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Kurzfassung

Der zukiinftige Energiebedarf soll iiberwiegend durch regenerative Ener-
gien gedeckt werden. Da ihre Verfiigbarkeit schwer vorhersagbar ist, sie
natiirlichen Schwankungen unterworfen sind und ihre Speicherung der-
zeit noch nicht geldst ist, miissen konventionelle Kraftwerke dieses De-
fizit ausgleichen. Das stindige An- und Abfahren verursacht allerdings
unerwiinschte Kriech-Ermiidungsbelastungen auf Kraftwerkskomponenten.
Des Weiteren soll durch eine weitere Erhhung des Frischdampfdrucks und
der Temperatur die Effizienz von Energieumwandlungssystemen gesteigert
werden. Oxidpartikelverstirkte (ODS-)Stihle erweisen sich fiir diese Be-
dingungen besonders geeignet, da sie iiber eine ausgesprochen gute Hoch-
temperaturfestigkeit bzw. -wechselfestigkeit verfiigen. Fiir eine zuverlissige
Vorhersage der Lebensdauer in Kraftwerken, muss zuvor das viskoplasti-
sche Verformungsverhalten bekannt sein und ausreichend durch ein konti-
nuumsmechanisches Stoffgesetz abgebildet werden.

In dieser Arbeit wird das Hochtemperaturverformungsverhalten eines fer-
ritisch-martensitischen ODS-Stahls (ODS T91) untersucht und mit einem,
auf dem Aktaa und Schmitt Modell basierenden, viskoplastischen Stoff-
gesetz modelliert. Dazu wird zundchst das Werkstoffverhalten unter mo-
notoner, zyklischer und Kriech-Ermiidungsbelastung fiir Temperaturen bis
700 °C charakterisiert. Auf der Basis der gewonnenen Daten wird ein ge-
eignetes Stoffgesetz ertiichtigt. Die Startwerte der Modellparameter werden
aus den experimentellen Ergebnissen ermittelt und in einem néchsten Schritt
an einen speziell entwickelten zyklischen Versuch mit mehrstufiger Belas-
tungsidnderung und Haltezeiten angepasst und optimiert. Die optimierten
Parameter werden mit den Ergebnissen der Ermiidungsversuche validiert.

In Kapitel vier wird der untersuchte ODS-Stahls vorgestellt. Der speziel-
le pulvermetallurgische Herstellungsprozess von ODS T91 wird erlautert
und das resultierende Gefiige im Ausgangszustand mit dem Transmissions-
elektronenmikroskop (TEM) charakterisiert.
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Kurzfassung

Im fiinften Kapitel wird das viskoplastische Verformungsverhalten anhand
von Zugversuchen, Ermiidungsversuchen und einem zyklischen Versuch
mit mehrstufiger Belastungsidnderung und Haltezeiten untersucht. Die Zug-
versuche wurden bei Temperaturen von Raumtemperatur bis 700 °C durch-
gefiihrt. Die Temperaturabhédngigkeit der ermittelten mechanischen Mate-
rialkenngroBen (Streckgrenze Ry, 2, Zugfestigkeit R, GleichmaBdehnung
A, und Bruchdehnung A) wird mit denen des Matrixmaterials und denen an-
derer ODS-Stihle verglichen und diskutiert. Die Entwicklung der Gefiige-
und Versetzungsstrukturen, speziell die Wechselwirkung der Versetzungen
mit den Oxidpartikeln wurde detailliert mit dem TEM charakterisiert und
mit den mechanischen Eigenschaften korreliert.

Die dehnungskontrollierten Ermiidungsversuche wurden unter symmetri-
schen Belastungsbedingungen (R’ = —1) bei Temperaturen zwischen 500
bis 650 °C und drei unterschiedlichen Dehnamplituden durchgefiihrt. Die
Ergebnisse wurden hinsichtlich des Wechselverformungsverhaltens und der
Ermiidungslebensdauer diskutiert und mit denen des Matrixmaterials ver-
glichen. Die TEM-Untersuchungen an den ermiideten Proben wurden mit
dem Ermiidungsverhalten verkniipft.

Anschlieend wird die Entwicklung des zyklischen Versuchs mit mehrstufi-
ger Belastungsidnderung und Haltezeiten vorgestellt und dessen Ergebnisse
hinsichtlich des Haltezeiteinflusses und der Belastungsgeschichte diskutiert.

Das sechste Kapitel untersucht die kontinuumsmechanische Modellierung
des viskoplastischen Verformungsverhaltens mit einem Stoffgesetz, das auf
dem Aktaa und Schmitt Modell basiert. Zunédchst werden aus den experi-
mentellen Ergebnissen Startwerte der Modellparameter fiir die anschliefen-
de numerische Optimierungsrechnung ermittelt. Die Optimierung wird fiir
jede Temperatur an den zyklischen Versuchen mit mehrstufiger Belastungs-
dnderung und Haltezeiten durchgefiihrt. Um die Giite der optimierten Pa-
rameter zu iiberpriifen, werden sie mit den Ergebnissen der Ermiidungsver-
suche validiert.
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Abstract

Renewable energies should mainly cover the future energy needs in Ger-
many. Since their availability is hardly predictable, they are dependent on
natural fluctuations and their storage has not yet been solved, conventional
power plants have to compensated those shortages. The frequent start-ups
and shut-downs lead to undesired thermal cycling on structural parts of
power plants and thus to additional creep-fatigue loads. At the same time,
pressures and temperatures are increased to improve the generating efficien-
cy of power plants. Oxide dispersion strengthened (ODS) steels seem to be
a promising material for such extreme service conditions due to their good
mechanical strength, high creep resistance and high temperature corrosion
resistance. However, the description of the viscoplastic deformation behavi-
or is vital to make reliable lifetime predictions.

The scope of this work is to investigate the high-temperature deformati-
on behavior of a ferritic-martensitic ODS steel (ODS T91) and its mode-
ling using a viscoplastic constitutive law which is based on the Aktaa and
Schmitt model. For this purpose, the materials behavior was characterized
under monotonic, cyclic and creep-fatigue conditions at temperatures up to
700 °C. Based on the experimental results, a suitable constitutive law was
developed, which enables the simulation of the viscoplastic deformation be-
havior. The starting values of the model parameters were determined from
the experimental results followed by a numerical optimization with a newly
developed multiple-step cyclic test including hold times. The optimized pa-
rameters were validated with the results from the fatigue tests.

The fourth chapter presents the investigated ODS material. It contains the
special powder-metallurgical fabrication of ODS T91 and resulting micro-
structure which was analyzed in detail using transmission electron micro-

scopy (TEM).

In the fifth chapter, the viscoplastic deformation behavior was studied using
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Abstract

tensile tests, fatigue tests and a multiple-step cyclic test. The tensile tests
were carried out at temperatures ranging from room temperature to 700 °C.
The temperature dependence of the determined mechanical properties (yield
stress R 0.2, tensile strength R,,, uniform elongation A, and total elongation
A) was compared to those of the matrix material and those of other ODS
steels. The evolution of microstructure and dislocations was correlated with
the mechanical properties.

The strain controlled fatigue tests were performed under symmetrical loa-
ding conditions (R’ = —1) at temperatures between 500 bis 650 °C and three
different strain amplitudes. The cyclic stress response and the cyclic strain-
life resistance were analyzed in detail and compared to those of the matrix
material. The TEM studies of the fatigue specimens were linked to the cy-
clic behavior.

Thereafter, the development of a multiple-step cyclic including hold times
is presented. The results are discussed with respect to the influence of hold
time and the loading history.

The sixth chapter examines the continuum mechanical modeling of the vi-
scoplastic deformation behavior using a constitutive law, based on the Aktaa
and Schmitt model. First, the starting values of the model parameters were
determined from the experimental results. The subsequent numerical opti-
mization was performed using the multiple-step cyclic test including hold
times. To check the quality of the optimized parameters, they were validated
by the results of the fatigue tests.
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1 Einleitung

In Deutschland wird eine Energiewende angestrebt, die im Erneuerbare-
Energien-Gesetz [1] und dem Atomgesetz [2] verankert wurde. Ein Ziel ist
es den Anteil der regenerativen Energien an der Stromversorgung bis zum
Jahr 2025 auf 40 bis 45 % und bis 2035 auf 55 bis 60 % zu erhdhen. Die
Abbildung 1.1 zeigt den zunehmenden Anteil der erneuerbaren Energien
zur brutto Stromerzeugung' in Deutschland von 1991 bis 2015 [3]. Zudem
beschloss der Deutsche Bundestag als Folge der Nuklearkatastrophe von
Fukushima einen stufenweisen Ausstieg aus der Kernenergie bis 2022.

Um dennoch den wachsenden Bedarf an elektrischer Energie zu decken, die

CO,-Emissionen zu senken und natiirlich vorkommende Ressourcen fos-
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10+ R

Anteil der Erneuerbaren Energien/ %

0
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Abbildung 1.1: Anteil der Erneuerbaren Energien zur brutto Stromerzeugung in
Deutschland von 1991 bis 2015 [3].

IDie brutto Energieerzeugung entspricht der insgesamt erzeugten elektrischen Energie oh-
ne den Eigenbedarf der Kraftwerke.
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Abbildung 1.2: Effizienz von Dampfturbinen in Abhéngigkeit der Frischdampfpa-
rameter (nach [4]).

siler Energiequellen zu schonen, muss der thermische Wirkungsgrad kon-
ventioneller Kraftwerke gesteigert werden (siehe Abbildung 1.2 [4]). Dazu
miissen Dampfdruck und -temperatur bei der Energieumwandlung weiter
erhoht werden. Zum Beispiel wird ein typisches 700 MW-Kohlekraftwerk
mit einem Dampfdruck von 200 bar und einer Dampftemperatur von 540 °C
betrieben [5]. Eine Erhohung der Frischdampftemperatur um 10 K und eine
Anhebung des Drucks um 50 bar wiirden den theoretischen Wirkungsgrad
um An = 0,54 % steigern.

In der Energietechnik werden derzeit je nach Hochtemperaturkorrosions-
bestindigkeit bzw. Kriechfestigkeit hitzebestindige, warmfeste oder hoch-
warmfeste Stdhle verbaut [6]. Thre Einsatztemperatur liegt etwas oberhalb
von 550°C. Beispielsweise wird in Kraftwerken der ferritisch-martensi-
tische (F/M-)Stahl P91/T91 bis zu Temperaturen unterhalb von 600 °C ein-
gesetzt [7, 8, 9].> Bei noch hoheren Temperaturen bzw. unter korrosiver
Umgebung muss unter anderem auf die austenitischen Edelstihle oder die

Dieser Stahl dient als Matrixmaterial fiir den in dieser Arbeit untersuchten oxidpartikel-
verstiarkten (ODS) T91.
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Abbildung 1.3: Stromproduktion in Deutschland vom August 2014 (aus [12]).

Nickelbasis-Superlegierungen zuriickgegriffen werden. Aufgrund des ho-
hen Nickelpreises werden sie allerdings nur vereinzelt in konventionellen
Dampfkraftwerken verbaut.

Die F/M-oxidpartikelverstirkten (ODS-)Stihle sind potentielle Werkstof-
fe fiir zukiinftige Warmeumwandlungssysteme bei Temperaturen oberhalb
von 650°C. [10, 11] Sie zeichnen sich aufgrund der fein verteilten Oxid-
partikel durch eine sehr gute Hochtemperaturwiderstandsfiahigkeit aus, wo-
bei der hohe Cr-Gehalt fiir eine ausreichende Korrosion- bzw. Oxidations-
bestiandigkeit sorgt. Zudem besitzen sie eine hohe thermische Leitfahigkeit
und einen geringen thermischen Ausdehnungskoeffizienten. Die guten FEi-
genschaften unter Bestrahlungseinfluss (z.B.: geringes Schwellen) machen
sie auch fiir den Einsatz in Kernkraftwerken und zukiinftigen Fusionsreak-
toren interessant.

Der Ausbau der erneuerbaren Energien birgt einige Herausforderungen. Zur
Verdeutlichung ist in Abbildung 1.3 die Stromproduktion in Deutschland
vom August 2014 fiir die Anteile an Solar-, Wind- und konventionellen En-
ergien dargestellt [12]. Zum einen sind regenerative Energien natiirlichen
Schwankungen, wie Tag und Nacht bzw. Sommer und Winter, unterworfen,
zum anderen ist die Vorhersage ihrer Verfiigbarkeit schwierig, da sie stark
vom Wetter abhingen. Die Speicherung des Energieiiberschusses, beispiels-
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weise an windreichen Tagen, stellt eine weitere Herausforderung dar.

Um daher mogliche Defizite in der Stromerzeugung auszugleichen, werden
konventionelle Kraftwerke nicht mehr unter Dauerlast betreiben, sondern
werden je nach Bedarf an- und abgefahren. Dies fiihrt zu hoheren mechani-
schen und thermo-mechanischen Wechselbelastungen auf Kraftwerkskom-
ponenten. In der Folge sind die Werkstoffe neben den Kriechbelastungen
im Dauerbetrieb zusitzlichen Ermiidungsbelastungen ausgesetzt. Diese Be-
lastungsarten fiihren zu einem friihzeitigen Versagen der Werkstoffe. Die
zuverldssige Vorhersage der Lebensdauer von Kraftwerkskomponenten ist
daher fiir die Auslegung von Bauteilen von grofter Bedeutung.

Die heutzutage vorhandene Rechenleistung moderner Computer erméglicht
die Auslegung, Dimensionierung und Analyse von Bauteilen mit der Finite-
Elemente-Methode (FEM). Sie kann die Entwicklungszeit und somit die
Kosten reduzieren. Fiir die meisten Berechnungen wird ein rein elastisches
Verformungsverhalten angenommen. Dies fiihrt allerdings zu einer kon-
servativen Auslegung, d.h. zu geringeren erlaubten Lebensdauern bzw. zur
Uberdimensionierung. Aufgrund der hohen Belastungen auf Kraftwerks-
komponenten und der komplexen Wechselwirkung zwischen Kriech- und
Ermiidungsschiddigung werden den Berechnungen des Verformungsverhal-
tens vermehrt viskoplastische Stoffgesetze zugrunde gelegt. Durch die Kopp-
lung mit Modellen der Kontinuumsschddigungsmechanik kann auf diese
Weise die Lebensdauer von Bauteilen exakter vorhergesagt werden. Die
Abbildung des viskoplastischen Verformungsverhaltens der ODS-Stihle ist
eine Grundvoraussetzung fiir eine zuverldssige Lebensdauervorhersage. Fiir
die Modellierung des viskoplastischen Verformungsverhaltens haben sich
in den letzten Jahren vermehrt Stoffgesetze, basierend auf dem Chaboche-
Modell, bewihrt [13, 14, 15, 16, 17].

Ziel dieser Arbeit ist die Untersuchung des viskoplastischen Verformungs-
verhaltens eines F/M-ODS-Stahls (ODS T91) bei anwendungsnahen Tem-
peraturen bis zu 700 °C und dessen Modellierung. Hierfiir wird ein eigens



modifiziertes Stoffgesetz verwendet, das auf dem Modell von Aktaa und
Schmitt [13] basiert. Dieses beruht wiederum auf dem etablierten Chaboche-
Modell [18].

Zundchst wird das Hochtemperaturverformungsverhalten unter monoto-
ner, zyklischer und Kriech-Ermiidungsbelastung untersucht. Speziell die
Ermiidungs- und Kriech-Ermiidungseigenschaften der ODS-Stédhle wurden
in der Literatur nur rudimentir diskutiert [19, 20, 21, 22, 23, 24, 25]. Die
Entwicklungen der Gefiige- und Versetzungsstruktur in Abhingigkeit von
der Temperatur und der Belastung werden mit dem Transmissionselektro-
nenmikroskop (TEM) umfassend analysiert und mit dem Werkstoffverhal-
ten korreliert.

ODS-Materialien werden derzeit nur im LabormaBstab hergestellt. Fiir die
Untersuchungen stehen daher nur geringe Mengen an Probenmaterial zur
Verfiigung. Um dennoch ausreichend experimentelle Daten fiir die Mo-
dellierung zu generieren, wurde ein zyklischer Versuch mit mehrstufiger
Belastungsinderung und Haltezeiten (Einprobenversuch, EPV) entwickelt.
Der EPV ermoglicht die Analyse des Kriech-Ermiidungsverhaltens und des
Einflusses der Haltezeiten und der Belastungsgeschichte.

Aus den Ergebnissen des viskoplastischen Verformungsverhaltens wurde
ein kontinuumsmechanisches Stoffgesetz, basierend auf dem Modell von
Aktaa und Schmitt, abgeleitet. Die Startwerte der Modellparameter fiir die
anschlieBende Optimierungsrechnung wurden aus Ergebnissen der Ermii-
dungsversuche und der EPVs ermittelt und verglichen. Die numerische Pa-
rameteroptimierung wurde ausschlielich am EPV durchgefiihrt und die re-
sultierenden Modellparameter mit den Ergebnissen der Ermiidungsversuche
validiert. Folgende Fragestellungen wurden bei der Modellierung genauer

untersucht.
* Wie miissen die Stoffgesetze fiir ODS-Stéhle modifiziert werden?

* Konnen die Modellparameter eines viskoplastischen Stoffgesetzes

mit nur einem Versuch bestimmt werden?



1 Einleitung

* Kann das viskoplastische Verformungsverhalten von ODS-Stihlen
ausreichend durch das ausgewihlte kontinuumsmechanische Stoffge-

setz abgebildet werden?
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2.1 Oxidpartikelverstarkung (ODS)

Die Oxidpartikelverstiarkung (ODS, engl. oxide dispersion strengthening) ist
eine Moglichkeit die Festigkeit bzw. die Hochtemperaturwiderstandsfihig-
keit metallischer Werkstoffe zu verbessern. Das grundlegende Prinzip ist es,
harte nicht 16sliche Partikel (Dispersoide) fein verteilt in das Matrixmaterial
einzubringen. Sie konnen von Versetzungen nicht ohne Weiteres geschnit-
ten werden und behindern somit die plastische Verformung des Festkorpers.
Die Teilchenhidrtung wird in Abschnitt 2.2.1 niher erldutert.

Erste Ansitze metallische Werkstoffe durch nanoskalige Partikel zu ver-
stirken, gab es bereits im Jahr 1910 [26]. Damals wurde Wolfram mit
Thoriumoxid verstirkt, um die Hochtemperatureigenschaften von Gliih-
spindeln zu verbessern. Der Durchbruch gelang allerdings erst 1970 durch
die Entwicklung des mechanischen Legierens (MA, engl. mechanical al-
loying) [27] (siehe Abschnitt 2.1.2). Gleichzeitig wurde die Forschung an
ODS-Legierungen sehr intensiv durch die Gasturbinenindustrie gefordert.
Die bis dato eingesetzten ausscheidungsgehirteten Stihle bzw. Nickelbasis-
Superlegierungen zeigten zwar herausragende Hochtemperaturzeitstand-
festigkeiten und exzellente Oxidationseigenschaften. Bei sehr hohen Tem-
peraturen vergroberten die Ausscheidungen allerdings bzw. 16sten sich voll-
standig auf. Im Gegensatz dazu stellte sich heraus, dass die keramischen
Dispersoide thermisch stabil sind [28, 29] und somit bis anndhernd zum
Schmelzpunkt (ca. 0,9 - 7;,") des Matrixmaterials zur Festigkeit beitragen.

Des Weiteren wurde die Entwicklung der ferritischen und martensitischen

17,,: Schmelzpunkt des Materials in K.
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ODS-Stihle durch den Bedarf der Fusionstechnologie fiir Komponenten, die
nahe des Plasmas eingesetzt werden sollen, vorangetrieben [30]. Zu einem
spateren Zeitpunkt stieg das Interesse an ODS-Stihlen auch im Bereich der
Kernspaltung als Brennstofthiillrohre fiir schnelle Briiter [31]. Einen guten
Uberblick der historischen Entwicklung von ODS-Materialien wurde von

Jones [26] zusammengestellt.

2.1.1 Ferritische und ferritisch-martensitische ODS-Stahle

Um den Wirkungsgrad von Energiewandlungssystemen zu steigern, wurden
die Temperatur und der Dampfdruck in den letzten 50 Jahren kontinuier-
lich erhoht (vgl. Abbildung 1.2). Dies war nur durch eine stete Weiter-
entwicklung und Optimierung der ferritisch-martensitischen (F/M-)Stihle
mdoglich. Derzeit besitzen sie eine Kriechlebensdauer von 10° h bei 650 °C
und 60 MPa [4]. Die zukiinftigen Fusions- und Kernspaltungsreaktoren so-
wie fossile Kraftwerke sollen jedoch bei noch hoheren Temperaturen und
Driicken betrieben werden. Das martensitische Grundmaterial wiirde diesen
extremen Bedienungen nicht mehr standhalten [32].
Nickelbasis-Legierungen zeichnen sich zwar durch ihre bessere Hochtem-
peraturbesténdigkeit aus. Sie sind allerdings fiir konventionelle Kraftwerke
zu kostspielig. Zudem entstehen in fortschrittlichen Kernreaktoren aufgrund
der hohen Strahlenbelastung mit energiereichen Neutronen Heliumblasen,
die zu einer Kriechversprodung des Werkstoffs und somit zu geringeren Le-
bensdauern fiihren [33].

Aus diesem Grund wurden die kriechbestindigen, martensitischen 12Cr-
Stahle mit Oxidpartikeln verstdrkt. Die Oxidpartikelverstiarkung sorgt fiir
die notige Zeitstandfestigkeit und verbessert zusitzlich die Bestrahlungs-
widerstandsfahigkeit. In der weiteren Entwicklung wurde der Cr-Gehalt
zur Verbesserung der Hochtemperatur- und Oxidationsbestéindigkeit auf 14
bis 22 %? erhoht [34]. Dies wirkte sich allerdings negative auf die Bruch-

2 Alle Konzentrationen sind in Gew.%, wenn nichts anderes angegeben ist.
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zihigkeit aus. Um dem entgegenzuwirken, wurde die Cr-Konzentration auf
14 bis 16 % herabgesetzt und ca. 4 % Al hinzugefiigt [35]. Dadurch wurde
die Festigkeit etwas verringert und die Kerbschlageigenschaften verbessert.
Bei der Kernfusion entstehen aus dem Brennstoff keine radioaktiven Abfille.
Problematisch sind nur Werkstoffe, die in der Nihe des Plasmas eingesetzt
werden. Sie konnen aufgrund der hochenergetischen Neutronen aktiviert
werden. Deshalb wurden in der Fusionstechnologie die hoch aktivierbaren
Elemente, wie Nb, Mo, Ni, Cu, Al und Co durch weniger problematische
Elemente (Ta,W) ersetzt oder auf ein Minimum reduziert. Dies fiihrte zur
erfolgreichen Entwicklung der niedrig aktivierbaren F/M (RAFM, engl. re-
duced activation ferritic-martensitic) Stihle, wie z.B. Eurofer 97 und dessen
ODS-Variante [36, 37].

Die optimale Einstellung der Gefiigestruktur im Mikro- bzw. Nanometer-
bereich, wie z.B. die Korngrofie bzw. -struktur und die Verteilung bzw. Zu-
sammensetzung der Oxidpartikel, ist ein wichtiger Aspekt der Forschung
und Entwicklung der ODS-Stdhlen. Die Atomsonde-Untersuchungen an
MA957 zeigten eine hohe Dichte an 2 bis 4 nm grolen mit Ti angereicher-
ten Nanoclustern (NC) [38]. Diese Entdeckung konnte an weiteren ODS-
Legierungen (12YWT [39] und 14YWT [40]) bestitigt werden. Es wurde
festgestellt, dass die Zugabe von Ti die urspriingliche Grofe der Y,05-
Partikel reduziert, wobei komplexe Y-Ti-O-Mischoxide entstehen [41]. Mit
hochauflosender Transmissionselektronenmikroskopie (HRTEM) konnte ei-
ne Pyrochlorstruktur mit der Zusammensetzung Y,Ti, O, festgestellt wer-
den [42, 43, 44]. Diese NC konnen die Beweglichkeit der Korngrenzen
wihrend der Rekristallisation reduzieren und unterstiitzen auf diese Weise
die Bildung einer sehr feinen Kornstruktur.[45, 46, 47, 48] Sie liegt im Be-
reich von wenigen 100 nm (vgl. Feinkornhértung in Abschnitt 2.2.1). Dieser
Effekt wird als ,,Zener-Pinning™ bezeichnet. Sowohl die Korn- als auch die
Partikelgrofie bleibt unter Langzeitkriechbelastungen bei 650 bis 900 °C
stabil [45]. Dabei sind die minimalen Kriechraten dieser Stihle trotz der

feinen Kornstruktur sehr gering. Die ferritischen Fe-Cr-Al-ODS-Stihle, wie
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z.B. PM2000, zeigen zwar ebenfalls gute Kriech- bzw. Oxidationseigen-
schaften. Die Y-Al-O-Mischoxide sind allerdings etwas grofler und haben
unterschiedliche Zusammensetzungen und Gitterstrukturen [49]: YAIO; Pe-
rowskit (YAP), Y;Al;O; Granat (YAG), Y,Al,Oy monoklin (YAM), YAIO,
hexagonal (YAH) [49].

2.1.2 Herstellung

ODS-Stihle werden grundsitzlich pulvermetallurgisch hergestellt. Die Her-
stellung iiber konventionelles Schmelzen und Giel3en ist derzeit nicht mo-
glich. Die Benetzbarkeit der Oxidpartikel ist aufgrund der groBen Ober-
flachenspannung nicht ausreichend, um sie in die Schmelze einzubringen
[50, 51]. Die starken Kapillarkrifte und Van-der-Waals Wechselwirkungen
zwischen den Teilchen fiihren zudem zur Agglomeration der Oxidpartikel.
Das mechanische Legieren (MA, engl. mechanical alloying) ist der wich-
tigste Prozessschritt bei der Herstellung von ODS-Legierungen. Das Verfah-
ren wurde um 1966 von John S. Benjamin und seinen Kollegen zur Herstel-
lung von ThO, verstirktem Nickel entwickelt [27]. Seither wurde es wei-
terentwickelt und auf verschiedene Materialsysteme angewandt [52]. Das
MA ist ein sehr komplexer Prozess. Die Prozessparameter miissen daher fiir
jedes neue Materialsystem optimiert werden. Eine ausfiihrliche Zusammen-
fassung und Beschreibung des MAs kann der Literatur entnommen werden
[53].

Die Prozessroute des MAs ist in Abbildung 2.1 schematisch dargestellt [54].
Im ersten Schritt wird ein metallisches Pulver mit der gewiinschten chemi-
schen Zusammensetzung hergestellt und mit dem Pulver der Oxidpartikel
vermischt. Hierzu wird entweder eine Vorlegierung gasverdiist oder das Pul-
ver der Legierungselemente verwendet. Wihrend des hoch-energetischen
Mahlens wird durch den Zusammenprall der Mahlkugeln sehr viel plasti-
sche Verformung in das Pulvergemisch eingebracht. Die Pulverpartikel wer-

den mehrfach Kaltverschwei3t, verfestigt und wieder aufgebrochen. Das
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mechanisches Umformung &

. idi Warme-
Pulver Legieren (MA) Konsolidieren behandlungen
Vorlegierung  Y,0, S
A+ A Stahlkapseln mit E.
. (MA) Pulver v B N
Pulver der - LT R
Legierungselemente "S \ P ‘ e 77772777
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. NN - _ |
Fe v.0, ~ -
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Cr z.B. : heiR-isostatisches Pressen,
2N Spark Plasma Sintern (HIP/SPS)

otc. hei Strangpressen,

Abbildung 2.1: Schematischer Ablauf der pulvermetallurgischen Herstellung von
ODS-Legierungen (nach [54]).

MA fiihrt zur Bildung eines homogenen Mischkristalls und zu einer sehr
feinen Verteilung der Oxidpartikel. Im Labormafstab wird hierfiir ein At-
tritor verwendet, grofitechnisch und fiir groBBere Chargen werden Planeten-
kugelmiihlen eingesetzt. Zum Schutz vor Oxidation in den nachfolgenden
Prozessschritten wird das gemahlene Pulver in Stahlkapseln gefiillt und bei
erhohter Temperatur entgast.

Fiir die Konsolidierung des Pulvers zu einem moglichst porenfreien Fest-
korper gibt es verschiedene Methoden, wie zum Beispiel das heifl Strang-
pressen oder das hei-isostatische Pressen (HIP). Da bei diesen Verfahren
das Material lingere Zeit hohen Temperaturen ausgesetzt ist, kommt es teil-
weise zu abnormalem Kornwachstum und zur Teilchenvergroberung. Eine
relativ neue Technik ist das Spark Plasma Sintern (SPS) [55]. Thre Vortei-
le sind eine kiirzere Prozessdauer und eine isotrope Mikrostruktur. Somit
konnen die gewiinschten Nanostrukturen erhalten bleiben. Die Herstellung
von ODS-Stihlen mittels SPS ist im groftechnischen MaBstab allerdings
nicht moglich.

Im Vergleich zu den feinkornigen NC-verstirkten Stihlen, wirkt sich die

feine Kornstruktur bei ODS-Legierungen aufgrund der Korngrenzenverfor-
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R*

Festigkeit, R/ MPa

7, 04T,

Temperatur 7 / K

Abbildung 2.2: Temperaturabhéngigkeit der Festigkeit.

mung negativ auf die Zeitstandfestigkeit aus. Lingliche Kornstrukturen be-
hindern das Abgleiten der Korngrenzen und verringern eine interkristalline
Schadigung. Ein hoher Kornstreckungsgrad kann durch sekundire Rekris-
tallisation beim Zonengliihen eingestellt werden. Dabei wird ein Kornstre-
ckungsgrad groBer als 15 angestrebt [6]. Dies fiihrt allerdings zu stark an-

isotropen Materialeigenschaften.

2.2 Mechanische Eigenschaften

ODS-Legierungen zeichnen sich durch ihre hohe Festigkeit aus. Sie resul-
tiert, neben anderen Hartungsmechanismen, zum groBten Teil aus der star-
ken Hinderniswirkung der fein verteilten Oxidpartikel auf die Versetzungs-
bewegung. Die Festigkeit der meisten Materialien nimmt mit zunehmender
Temperatur ab. Der Verlauf der Streckgrenze bzw. der Zugfestigkeit ist in
Abbildung 2.2 schematisch dargestellt. Bei moderaten Temperaturen setzt

12
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sich die Festigkeit R aus einen thermischen R* und athermischen Anteil Rg
zusammen [6]:
R=R"+Rg. 2.1

Der thermische Anteil wird durch die Temperaturabhingigkeit des Schub-
moduls beeinflusst, wohingegen die Hartungsmechanismen den athermi-
schen Anteil bestimmen. Wird die Temperatur erhoht, verringert sich zu-
néchst der thermische Anteil R* bis nur noch Rg die Festigkeit bestimmt.
Oberhalb von Ty bleibt die Festigkeit liber einen grofleren Temperaturbe-
reich anndhernd konstant. Bei Temperaturen oberhalb von 0,4 - 7;, geht die
Tieftemperatur- in die Hochtemperaturverformung {iber, wobei nach und
nach die Hiartungsmechanismen aufgrund thermisch aktivierter Prozesse ih-
re Wirkung verlieren. Klueh ez al. gibt eine gute Zusammenfassung iiber die
mechanischen Eigenschaften verschiedener ODS-Stéhle [56].

Im folgenden Abschnitt 2.2.1 wird zunéchst auf die unterschiedlichen Har-
tungsmechanismen der ODS-Legierungen eingegangen. AnschlieBend fol-
gen zwei Abschnitte iiber das Kriechverhalten und das Ermiidungs- bzw.

Kriechermiidungsverhalten.

2.2.1 Hartungsmechanismen

Metalle sind in ihrer elementaren Form meistens zu duktil um sie als Struktur-
bzw. Konstruktionswerkstoffe zu verwenden. Ihre gute Verformbarkeit re-
sultiert aus der ungerichteten metallischen Bindung und der regelméfigen
kristallografischen Anordnung der Atome. Die Tréger der plastischen Ver-
formung sind die Versetzungen.

Um die Festigkeit eines Werkstoffs zu steigern, gibt es verschiedene Hirt-
ungsmechanismen, wie z.B. die Kaltverfestigung, die Mischkristallhédrtung,
die Korngrenzenhértung und die Teilchenhértung. Thnen gemein ist das Ein-
bringen von Hindernissen fiir die Versetzungsbewegung. Moderne Werk-

stoffe, wie ODS-Stihle, bedienen sich hiufig mehrere Hirtungsmechanis-

13



2 Forschungsstand

men, um die gewiinschten mechanischen Eigenschaften einzustellen. Im

folgenden werden die wichtigsten Mechanismen kurz beschrieben:

14

1. Mischkristallhdrtung:

Durch das Einbringen von (substitutionellen bzw. interstitiellen) Fremd-
atomen mit unterschiedlichem Radius wird das Matrixgitter verzerrt.
Diese Fehlpassung erzeugt ein Spannungsfeld, das mit dem der Ver-
setzungen wechselwirkt. Der Verformungswiderstand 7, bei einer

sphirischen Verzerrung & regibt sich nach Fleischer [57] zu:

. _Gla[ve

2.2
Y 700 22)

wobei G der Schubmodul und ¢ die Konzentration an Fremdatomen
ist. Fiir eine tetragonale Verzerrung des Matrixgitters berechnet sich

die Festigkeitssteigerung durch [58]

Trer = YGV/C, (2.3)

wobei 7y eine Proportionalitdtskonstante ist. Neben diesen sogenann-
ten parelastischen Wechselwirkungen gibt es zusitzlich dielastische
(Schubmodul-Effekt) und chemische Wechselwirkungen (Suzuki-Ef-
fekt) [59].

Die Mischkristallhdrtung spielt bei ODS-Stidhlen eine untergeordnete
Rolle. Cr, Al, Ti, Mo und W sind die vorwiegend verwendeten Le-
gierungselemente, wobei nur die letzten beiden geldst in der Matrix
vorliegen und somit zur Mischkristallhidrtung beitragen [60, 61]. Cr
dient als Ferritbildner und trigt wie Al [54] zum Schutz vor Kor-
rosion bei. Al fiihrt allerdings zur Bildung verschiedener Y-Al-O-
Mischoxide [62] (vgl. Abschnitt 2.1.1). Ti verringert die Oxidparti-
kelgroBe und trigt zur Bildung der Y-Ti-O-NC bei [41].
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2. Feinkornhértung:

Korngrenzen kénnen von Versetzungen nur sehr schwer {iberwunden
werden und sind somit starke Hindernisse fiir die Versetzungsbewe-
gung. Je kleiner die KorngroB3e, desto friiher stauen sich Versetzungen
auf. Das Spannungsfeld der aufgestauten Versetzungen ist der aufge-
brachten Schubspannung entgegengesetzt und bewirkt eine abstoflen-
de Kraft auf die nachfolgenden Versetzungen. Der Versetzungsaufstau
erzeugt lokal in einem benachbarten Korn eine héhere Spannung. Da-
durch konnen in diesem Korn ungiinstig orientierte Gleitsysteme ak-
tiviert werden. Die Festigkeitssteigerung Tgp errechnet sich aus der
Hall-Petch-Gl. [63, 64]:

THp = To + Kigp 24

Nk .

wobei d der Korndurchmesser, },p die Hall-Petch-Konstante und o
die kritische Schubspannung des Einkristalls ist.
Im Gegensatz zu anderen Héartungsmechanismen nimmt durch die
Feinkornhirtung gleichzeitig die Festigkeit und die Duktilitét zu. Auf-
grund der feinen Kornstruktur sind statistisch betrachtet die Gleit-
systeme einer groferen Anzahl an Koérnern giinstig zur angelegte
Schubspannung orientiert.
Die Feinkornhértung war in der frithen Entwicklung der ODS-Legier-
ungen weniger interessant, da mit abnehmender Korngré3e gleichzei-
tig die Anzahl der Korngrenzen zunimmt. Dies wirkt sich aufgrund
der dort schneller ablaufenden Diffusion negativ auf die Hochtem-
peraturfestigkeit aus. Grofie Kornstrukturen mit Vorzugstextur und
einer geringen transversalen Korngrenzendichte wurden daher bevor-
zugt [54] (siehe Abschnitt 2.1.2).
Moderne ODS-Legierungen besitzen dennoch ein sehr feine Korn-
struktur. Die KorngroBe liegt im Bereich von wenigen 100nm. Die

untere Grenze der eingestellten Zener-Korngrofle dz hingt dabei un-
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16

mittelbar vom Teilchendurchmesser d und dem Volumenanteil f der

Oxidpartikel ab [65]:

dod
ds = L 2.5
74 37 (2.5)

wobei o ein Parameter im Bereich zwischen 1/4 und 3/8 ist. Die

fein verteilten Y, Ti, O,-NC stabilisieren das feinkornige Gefiige auch
nach mehrstiindiger Wiarmebehandlung bis ca. 1000 °C [45, 46, 47,
48]. Trotz des ultra-feinkdrnigen Gefiiges sind dieses Materialien
ausgesprochen kriechbesténdig [45]. Mogliche Erkldrungen sind ei-
ne verminderte Selbstdiffusion von Fe durch die Bildung von Sau-
erstoffleerstellenkomplexen [66], die grole Anzahl der NC an den
Korngrenzen oder eine Anreicherung von Cr und W an den selbigen
[67].

Ahnlich der Feinkornhirtung wirken bei modifizierten (mod.) 9Cr-
1Mo Stihlen die martensitischen Lattengrenzen als Hindernisse fiir
die Versetzungsbewegung. Sie sind vergleichbar mit einem lamel-
laren Gefiige, das aus langgestreckten Subkorngrenzen besteht. Der
Widerstand gegen plastische Verformung ergibt sich durch [68]:

aGb
Tsk = B (2.6)

wobei A; die Subkorngrofe (fiir langgestreckte Subkorner wird der
minimale Durchmesser verwendet), b (=0,25 nm) der Burgersvektor

und o (=10) eine Konstante ist.

. Teilchenhirtung:

Eine Moglichkeit der Teilchenhértung ist das Aushirten, d.h. die Bil-
dung von sphéarischen Ausscheidungen beim Auslagern eines iiber-
sattigten Mischkristalls. Dieser entsteht beim Abschrecken einer Le-
gierung aus einem Einphasengebiet mit abnehmender Loslichkeit ei-

nes Legierungselements. Da die Konzentration dieses Element bei
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Raumtemperatur (RT) zu hoch ist, befindet es sich in einem metas-
tabilen Zustand. Beim anschlieenden Auslagern kann dieses Ele-
ment sich, wie im Fall von vielen Eisenlegierungen, als Nitrid, Karbid
oder intermetallische Phase ausscheiden. Diese Ausscheidungen be-
hindern die Versetzungsbewegung und steigern somit die Festigkeit
des Materials. Das Aushirten wird allerdings bei hoheren Temperatu-
ren unwirksam, da die Ausscheidungen vergrébern oder sich komplett
auflosen.

Bei der Dispersionshirtung werden durch den Herstellungsprozess
nichtmetallische Dispersoide (z.B.: Y,05, ThO, BeO, etc.) homogen
im Matrixmaterial verteilt. Der Schmelzpunkt der Partikel liegt weit
oberhalb des zu verstirkenden Materials (g, = 1538 °C, ®Y203 =.
2400 °C), wodurch die Oxidpartikel bis zu sehr hohen Temperaturen
thermodynamisch stabil sind und die festigkeitssteigernde Wirkung
im Gegensatz zur Ausscheidungshirtung erhalten bleibt.

In beiden fillen ist das Prinzip der Hértung jedoch gleich und héngt
sehr stark von der Grofle und der kristallographischen Beziehung zwi-
schen Matrix und Teilchen ab. Sind die Teilchen kohidrent, schwach
und sehr klein, kdnnen sie von den Versetzungen geschnitten werden.

Die fiir das Schneiden notwendige Spannung ist gegeben durch [22]:

_ YorTd
Tschneid = 2bA s

2.7)

wobei Ygr die Energie fiir die neu gebildete Oberfliache, d der Teil-
chendurchmesser und A der Abstand zwischen den Teilchen ist. Ei-
ne Abschitzung der Schneidspannung von Kubena et al. (mit y =
20J/m?,d = 2,2nm und A = 30-40 nm) ergab einen sehr hohen Wert
von ca. 10 GPa [22]. Dieser Wert iibersteigt die theoretische Festig-
keit von Eisen, somit ist das Schneiden der Teilchen fiir ODS-Stidhle
eher unwahrscheinlich.

Sind die Teilchen gréBer und inkohirent, miissen sich die Verset-
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Abbildung 2.3: Schematische Darstellung des Orowan-Mechanismus [59].

zungen zwischen den Hindernissen ausbauchen. Die Wechselwir-
kung zwischen Versetzungen und Teilchen wird durch den Orowan-
Mechanismus bestimmt [69], dabei bleiben Versetzungsringe um die
Teilchen zuriick (siehe Abbildung 2.3). Unter Beriicksichtigung eines
effektiven Abstandes zwischen den Teilchen, die zufillig auf einer
Gleitebene verteilt sind, ergibt sich nach Seeger folgende Erhthung
der Schubspannung [70]:

_0,8a(r)Gb

Tor=—"7"" (2.8)

wobei o (r) der ,barrier strength“ Koeffizient ist. Er ergibt sich aus
dem Winkel zwischen zwei benachbarten Versetzungssegmenten zum
Zeitpunkt des Ablosens der Versetzung von einem Hindernis und ist
ein MabB fiir seine Stédrke. Kann eine Versetzungen das Hindernis nicht
durchdringen ist & (r) = 1 und Gl. 2.8 geht in die Orowan-Gl. iiber.

Die kritische FlieBspannung o des Vielkristalls [71]
o, =M1, (2.9)
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ergibt sich aus der kritischen Schubspannung 7; und dem Taylor-Faktor
M. Wie sich die einzelnen Beitrige zur Festigkeit des Materials aufsum-
mieren lassen, ist noch unklar. Eine einfache lineare Superposition der ein-
zelnen Beitrédge iiberschitzt oft die experimentell bestimmte Streckgrenze.
Kocks argumentierte, dass eine Addition nur moglich ist, wenn sich die Di-
mensionen der Hindernisse (des Widerstands auf der Gleitebene) um eine
GroBenordnung unterscheiden [72]. Des weiteren gilt fiir den Fall gleich
starker Hindernisse mit unterschiedlicher Dichte, die von den Versetzungen
nicht durchdrungen werden konnen (z.B. Teilchen und Waldversetzungen),
dass der Widerstand auf den Gleitebenen proportional zur Quadratwurzel
der Fldachendichte der Hindernisse ist.

Die Korrelation von mikrostrukturellen Groflen des Gefiiges von ODS-
Stdhlen und den mechanischen Eigenschaften — speziell die Modellierung
der Festigkeit — ist ein wichtiger Aspekt bei der Entwicklung dieser Mate-
rialien [60, 73, 74, 75].

Mit zunehmender Temperatur verlieren die unterschiedlichen Hértungs-
mechanismen nach und nach ihre Wirksamkeit. Manche der Mechanismen
eignen sich daher besser fiir die Optimierung der Hochtemperaturwider-
standsfdhigkeit als andere. Tabelle 2.1 zeigt bis zu welchen Temperaturen

die Héartungsmechanismen effektiv zur Festigkeit beitragen.

2.2.2 Kriechen

Kriechen ist die zeitabhingige plastische Verformung eines Festkorpers
beim Anlegen einer konstanten Last. Kriechverformungen werden erst bei
Temperaturen oberhalb ca. 0,4 - T,,, fiir die Technik relevant, unterhalb konnen
sie vernachldssigt werden [6]. Die Kriechkurven stellen die im Kriech-
versuch auftretende Dehnung als Funktion der Zeit ¢ dar. Eine weitere
Moglichkeit ist die Auftragung der Kriechrate € (¢).

Grundsitzlich wird zwischen dem priméren, sekundéren und tertidren Krie-

chen unterschieden. Beim Anlegen einer konstanten Last bzw. Spannung
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Tabelle 2.1: Wirksamkeit der Hartungsmechanismen mit zunehmender Temperatu-

re [76].
Hirtungs- Effektive Temperatur ~ Wechselwirkungen /
mechanismus Mechanismus
Kaltverfestigung ~0,3-T, Versetzungen
untereinander
Korngrenzenhirtung ~0,3-T, Korngrenze /
Versetzungen
Mischkristallhdrtung ~0,4-T, Gitterverspannungen
/ Versetzungen
Ausscheidungs- ~0,6-T, metastabile
hirtung Ausscheidungen
2.Phase/
Versetzungen
Oxidpartikel- ~0,9-T, nicht 16sliche 2.
verstirkung Phase stabilisiert
(ODS) Korner, Subkorner

und das Kriechen

stellt sich zunéchst eine anfangliche Dehnung &y ein. Anschliefend nimmt
die Dehnung im primiren Kriechbereich mit der Zeit zu, wobei die Dehnra-
te abnimmt. Die Ursache ist eine Verfestigung des Materials. Das sekundére
Kriechen zeichnet sich durch eine konstante Zunahme der Dehnung mit
der Zeit aus. In diesem Bereich ist die Dehnrate minimal und nimmt einen
konstanten Wert an. Er wird deshalb auch als stationdres Kriechen bezeich-
net. Ver- und Entfestigungsprozesse halten sich in diesem quasi-stationdren
Zustand die Waage. Im tertidiren Bereich nimmt die Dehnrate wegen der
Kriechschiadigung stark zu, bis schlie8lich das Material versagt.

Die minimale Kriechrate ist fiir die Charakterisierung des zugrundeliegen-

den Verformungsmechanismus von besonderer Bedeutung. Die stationire
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2.2 Mechanische Eigenschaften

Kriechgeschwindigkeit & ldsst sich empirisch durch einen Norton-Ansatz

in Abhingigkeit der Spannung ¢ und Temperatur T beschreiben [58, 59]:

. Q
& =Aco"exp <_kT> , (2.10)
wobei A und n Materialkonstanten, Q die Kriechaktivierungsenergie und
k die Boltzmann-Konstante ist. n wird auch als Spannungs- bzw. Norton-
Exponent bezeichnet und beschreibt die Spannungsabhiingigkeit der mi-
nimalen Kriechrate. Dieser ergibt sich aus der Steigung der doppelt-loga-
rithmischen Auftragung der stationédren Kriechgeschwindigkeit als Funktion
der angelegten Spannung. Je nach Versuchstemperatur und angelegter Span-
nung wird zwischen Versetzungskriechen (n > 1) und Diffusionskriechen
(n = 1) unterschieden. Letzteres tritt bei niedrigen Spannungen und ho-
hen Temperaturen auf. Der durch Diffusion stattfindende Materialtransport
ist hierbei fiir die Kriechverformung verantwortlich. Die Diffusion verlduft
entweder iiber das Volumen (,,Nabarro-Herring-Kriechen*) oder entlang der
Korngrenzen (,,Coble-Kriechen). Der dominierende Mechanismus kann
den von Frost und Ashby entwickelten Verformungsmechanismus-Diagram-

men (6/G vs. T /T,,) entnommen werden [77].

Die exzellente Hochtemperaturwiderstandsfahigkeit und die hervorragen-
den Kriecheigenschafen der ODS-Legierungen sind weitgehend verstanden
[78,79, 80]. Sie zeichnen sich im Vergleich zu anderen metallischen Werk-
stoffen durch einen sehr hohen Norton-Exponent aus (n > 100). Der Verlauf
der Kriechrate als Funktion der Spannung ist in Abbildung 2.4 schema-
tisch dargestellt. Ein derart hoher Norton-Exponent lédsst sich nur unter der

Annahme einer Schwellspannung oy erkldren, unterhalb der die Kriech-
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Abbildung 2.4: Schematische Darstellung der minimalen Kriechrate als Funktion
der Spannung zur Erlduterung des Schwellspannungsverhaltens von
ODS-Legierungen [79].

verformung vernachldssigbar gering wird. Unter Beriicksichtigung dieser

Schwellspannung kann GI. 2.10 wie folgt erweitert werden:

: / n' 0

&=A"(0c—o0p)" exp (_kT)’ 2.11)
Dazu wird ein neuer Spannungsexponent n’ und die Konstante A’ eingefiihrt.
Das Schwellspannungskonzept ist rein phdnomenologisch und gibt nicht
den metallphysikalischen Hintergrund des Effekts wieder. Es ermoglicht
dennoch eine addquate Beschreibung des Kriechverhaltens von ODS-Le-
gierungen, ohne die Verwendung hoher Spannungsexponenten bzw. Akti-
vierungsenergien.
Das Versetzungsklettern kann dieses Phédnomen allein nicht beschreiben.

TEM-Untersuchungen haben gezeigt, dass Versetzungen auf der Riickseite
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2.2 Mechanische Eigenschaften

der Oxidpartikel gepinnt werden (,,backside-pinning*) [81]. Das Uberwinden
des Hindernisses ist nicht mehr der dominierende Effekt, sondern das Ablosen

der Versetzung von der Riickseite der Partikel.

2.2.3 Ermiidung und Kriechermiidung

Werkstoffe und Bauteile in Kraftwerken sind aufgrund von Wartungsinter-
vallen und vermehrt durch den Ausbau regenerativer Energien Ermiidungs-
belastungen ausgesetzt. Sie entstehen durch thermische und thermomecha-
nische Wechselbelastungen. Die Priifung der thermomechanischen Ermii-
dung ist eine Moglichkeit die Lebensdauer von Kraftwerkskomponenten
experimentell zu bestimmen. Diese Versuche sind auf Grund der gleichzei-
tigen Variation von Temperatur und Dehnung sehr aufwendig, benétigen
viel Zeit und sind dementsprechend kostspielig. Zudem wurden fiir die-
se Versuche keine Standards entwickelt. Die zweite Moglichkeit besteht
in der Durchfiihrung von isothermen Ermiidungs- bzw. Kriechermiidungs-
versuchen (Versuche mit Haltezeit) [7]. Sie sind standardisiert und ihre
Ergebnisse konnen unter Verwendung geeigneter Stoffgesetze zur Vorher-
sage der Lebensdauer verwendet werden. Im folgenden Abschnitt wer-
den die Grundlagen der Ermiidung erldutert. Darauf aufbauend wird das
Ermiidungs- bzw. Kriechermiidungsverhalten der 7 bis 12 % Stihle und der
ODS-Stihle betrachtet. Die Ermiidungseigenschaften metallischer Werk-
stoffe wurden ausfiihrlich in [7, 82, 83] beschrieben.

Grundlegendes

Die Werkstoffermiidung z&hlt zu den hiufigsten Versagensarten konstrukti-
ver Bauteile. Die Ursache ist die zyklische Beanspruchung des Werkstoffs,
welche auch bei Belastungen unterhalb der Streckgrenze zu bleibenden
Veridnderungen im Gefiige bzw. der Versetzungsstruktur fiihren kann. Drei

Aspekte spielen hierbei eine wichtige Rolle:

* Wechselverformungsverhalten (zyklische Ver- bzw. Entfestigung),
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* Bildung eines Ermiidungsrisses und
* Ausbreitung des Ermiidungsrisses.

Die vorliegende Arbeit untersucht in erster Linie das Wechselverformungs-
verhaten. Deshalb werden die Punkte zwei und drei nur am Rande betrach-
tet.

Ermiidungsversuche werden entweder spannungs- oder dehnungskontrol-
liert gefahren. Historisch wurden zunichst Ermiidungsversuche mit sym-
metrischer Spannungsbelastung in Zug und Druck durchgefiihrt. Sie fiihrten
zur Auslegung von Bauteilen zur Vermeidung eines Ermiidungsbruchs an-
hand des Wohlerdiagramms [84]. Bis heute werden diese Versuche zur Aus-
legung von Bauteilen verwendet, deren Belastungen iiberwiegend elastisch
sind. Aufgrund der vielen Lastspielzahlen von Nz > 107 werden sie als
Langzeitermiidungs- (HCF-)Versuche bezeichnet (HCF, engl. high cycle
fatigue). In diesem Fall bestimmt die Festigkeit die Ermiidungswiderstands-
fahigkeit des Materials, wobei die Rissbildung das Lebensdauer bestimmen-
de Ereignis ist.

Die dehunungskontrollierten Ermiidungsversuche gewinnen an Bedeutung,
wenn hohe Sekundédrspannungen, wie z.B. an Kerben, auftreten und der
inelastische gegeniiber dem elastischen Verformungsanteil grof ist. Hier
hingt die Lebensdauer von der Verformbarkeit (Duktilitit) des Materi-
als ab. Die Rissausbreitung bestimmt die Ermiidungswiderstandsfahigkeit
und die Zyklenzahl bis zum Versagen ist kurz Np < 10* (LCF, engl. low
cycle fatigue, Kurzeitermiidung). Die Ermiidungsversuche in dieser Ar-
beit wurden im LCF-Bereich durchgefiihrt. Deshalb werden im Folgenden
Ermiidungsversuche mit symmetrischer Dehnungsbelastung behandelt.

Im dehnungskontrollierten Ermiidungsversuch wird der Werkstoff zumeist
mit einer Dreiecksschwingung beansprucht. Der resultierende Werkstoffwi-
derstand wird in Form einer Spannung aufgezeichnet (siche Abbildung 2.5).
Die Spannungs-Dehnungs- (c-£-)Hysterese stellt den Spannungsverlauf als
Funktion der Dehnung in jedem Zyklus dar. Nehmen die Maximalspannun-
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Abbildung 2.5: Mess- und Regelgrofien bei einem Ermiidungsversuch mit symme-
trischer Dehnungsbelastung (aus [85]).

gen mit der Zyklenzahl zu, wird dies als zyklische Verfestigung (siche Ab-
bildung 2.5a) und umgekehrt als zyklische Entfestigung (siche Abbildung
2.5b) bezeichnet. Das zyklische Ver- bzw. Entfestigungsverhalten wird in
Wechselverformungskurven abgebildet (siehe Abbildung 2.6). Sie zeigen
die Spitzenspannungen als Funktion der Zyklenzahl.

Nach einer anfinglichen Ab- bzw. Zunahme der Spitzenspannungen folgt
oft ein Séattigungsbereich, d.h. die Form und Grofe der Hysterese bleibt
konstant. Die sich dabei einstellende Versetzungsstruktur ist kennzeichnend
fiir den jeweiligen Werkstoff, die Grofle der Belastung und die Tempera-
tur [82, 83]. Wichtige Einflussgrofen sind die Kristallstruktur (kfz/krz),
die Stapelfehlerenergie und das Vorhandensein einer Nah- bzw. Fernord-
nung (durch z.B. kohérente Teilchen/Ausscheidungen). Sie beeinflussen den
Gleitcharakter und somit die quasi stationdre Anordnung der Versetzungen
im Séttigungszustand.

Die Ausfiihrungen in diesem Abschnitt zeigen die Komplexitit der Ermiidung
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Abbildung 2.6: Schematische Darstellung der Wechselverformungskurven fiir (a)
Wechselver- und (b) -entfestigungsverhalten [83].

metallischer Werkstoffe. Die folgenden Ausfiihrungen beschrinken sich
deshalb auf den aktuellen Forschungsstand zum Ermiidungsverhalten der
F/M 7 bis 12 % Cr-Stihle und dem der ODS-Stihle.

Ermiidungsverhalten der 7 bis 12 % Cr-Stahle

Die Entwicklung der 7 bis 12 % Cr-Stihle begann Anfang des 20. Jahr-
hunderts als Werkstoff fiir Gasturbinenschaufeln [86] und wird bis heute
fortgesetzt. Die spiter zulegierten Elemente Mo, W, V, Nb und N dienen
hauptséchlich zur Verbesserung der Zeitstandfestigkeit. Ziel der Entwick-
lung des durch V und Nb optimierten ASME T91 war eine Zeitstandfes-
tigkeit von 10° h bei 600°C und 100 MPa [87]. Experimentell wurde die
gewlinschte Kriechlebensdauer mit 113000h allerdings nur fiir 80 MPa
erreicht [88]. Dariiber hinaus besitzen die mod. 9Cr-1Mo Stéhle hervor-
ragende Oxidations- und Korrosionseigenschaften. Sie werden deshalb in

petrochemischen und chemischen Anlagen, im Gas- bzw. Dampfturbinen-
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2.2 Mechanische Eigenschaften

bau, in der Luft- und Raumfahrtindustrie, in konventionellen Kraftwerken
sowie in Kernkraftwerken eingesetzt und sind ein potentieller Werkstoff fiir

zukiinftige Fusionsreaktoren [7].

In Zukunft sollen regenerative Energietriger einen Grofteil des Strombe-
darfs decken. Die Vorhersage ihre Verfiigbarkeit ist allerdings schwierig, sie
sind natiirlichen Schwankungen unterworfen und ihre Speicherung bei ei-
nem Uberschuss ist zur Zeit nicht realisierbar. Um gegebenenfalls Engpisse
bei der Stromversorgung abzufangen, miissen konventionelle Kraftwerke
ofters an- und abgefahren werden. In der Folge sind Bauteile zusitzlich
zur statischen Belastung im Dauerbetrieb einer hidufigeren Wechselbelas-
tung ausgesetzt. Dariiber hinaus muss die erste Wand eines Kernfussionsre-
aktors ebenfalls thermo-mechanischen Ermiidungsbelastungen standhalten.
[89, 90] Sie werden durch thermische Veridnderungen im brennenden Plas-
ma und Wartungsintervalle verursacht. Zusitzlich wirken starke elektroma-
gnetische Krifte auf die erst Wand.

Das Ermiidungsverhalten der martensitischen 7 bis 12 % Cr-Stihle wurde
von Klueh [7] zusammengefasst und ausfiihrlich diskutiert. Das charakte-
ristische Merkmal dieser Stihle ist die ausgeprigte zyklische Entfestigung,
die sowohl bei RT [91] als auch bei erhohten Temperaturen [91, 92, 93]
auftritt. Die zyklische Entfestigung findet an Luft schneller statt als im Va-
kuum [92]. Hier ist zu beachten, dass die Dehnung der Versuche im Vakuum
diametral an taillierten Proben gemessen wurde. Dies fiihrt bei entfestigen-
den Materialien zu einer lokalisierten Verformung. Teilweise wurde in den
ersten 10 Zyklen eine leichte Verfestigung festgestellt.

Bei einer Auftragung der Spitzenspannungen als Funktion der Zyklenzahl
bzw. der akkumulierten inelastischen Dehnung kann der Verlauf der Ent-
festigung in drei Bereiche unterteilt werden [13]. Dies wird an der Wech-
selverformungskurve von P91 [94] in Abbildung 2.7 deutlich. Im ersten
Bereich, bis ca. N/Ng = 0,3, nimmt die zyklische Festigkeit zunéchst stark
ab und geht allméhlich in den zweiten Bereich iiber. Hier nehmen die Spit-
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Abbildung 2.7: Zyklisches Entfestigungsverhalten der mod. 9Cr-1Mo Stéhle am
Beispiel von P91 [94].

zenspannungen mit der Zyklenzahl deutlich langsamer und linear ab. Der
dritte Bereich (N/Np > 0,8) ist durch einen erneuten starken Abfall der
Festigkeit geprigt. Es resultiert aus der Bildung eines makroskopischen
Ermiidungsrisses.

Analytische Transmissionselektronenmikroskop (ATEM-)Untersuchungen
der ermiideten Proben haben gezeigt [91, 92, 93, 95], dass die Hauptursache
der zyklischen Entfestigung die Neuanordnung von Versetzungen ist. Im
Ausgangszustand liegt aufgrund der getemperten martensitischen Latten-
struktur eine sehr hohe Versetzungsdichte vor. Die Wechselbelastung fiihrt
zur Bildung von globularen Versetzungszellen und Subkornern. Eine weite-
re mogliche Ursache der zyklischen Entfestigung ist die Vergroberung von
Karbiden oder eine Minderung der Mischkristallhdrtung, da bei ldngeren
Haltezeitperioden Molybdén aus der Matrix in (CrFe),;C4 Ausscheidungen
eingebaut wird [96]. Gefiigeuntersuchungen an mod. 9Cr-1Mo Stahl Pro-
ben, die einer Kriechbelastung iiber 10° h bei 600 °C und 80 MPa ausgesetzt
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waren, zeigten zudem die Bildung von Laves Phasen (Fe,Mo) [88].

Druck- bzw. Zughaltezeiten bei maximaler und minimaler Dehnung in je-
dem Zyklus fiihren je nach Versuchsbedingungen zu einer Verringerung der
Spannungsschwingbreite [92, 96]. Bei hoheren Temperaturen um 600 °C
und groBeren Belastungsamplituden ist der Effekt relativ gering [92, 97].
Ermiidungsversuche bei 538°C und ¢, = 0,205 % zeigen eine deutlich
grolere Abnahme der Spannungsschwingbreite im Vergleich zu einem Ver-
such ohne Haltezeit [96]. Eine Spannungsrelaxation wihrend einer Zughal-
tezeit bewirkt hauptsichlich eine zusitzliche Abnahme der Zugspitzenspan-
nungen und umgekehrt. In der Folge entsteht eine Mittelspannung [98].

Generell ist das zyklische Entfestigungsverhalten mod. 9Cr-1Mo Stéhle
fiir den Einsatz als Konstruktionswerkstoff in Kraftwerken unerwiinscht.
Andererseits werden die 8 bis 12 % Cr-Stéhle seit Jahrzehnten im Kraft-
werksbau eingesetzt. Deshalb sind der Herstellungsprozess und die jewei-
ligen Wirmebehandlungen, die Fiigetechniken und die mechanischen Ei-
genschaften dieser Werkstoffe weitestgehend bekannt. Die Verstiarkung der
getempert martensitischen Lattenstruktur mit fein verteilten Oxidpartikeln
ist ein vielversprechender Ansatz die Gefiige und Versetzungsstruktur die-
ser Materialien zu stabilisieren und somit die zyklische Festigkeit zu opti-
mieren. Das Ermiidungsverhalten von eisenbasierten ODS-Stahlen wird im
nédchsten Abschnitt diskutiert.

Ermiidungsverhalten der ODS-Stéahle

Das Ermiidungsverhalten von ODS bzw. ausscheidungsgehirteter Materia-
lien hidngt sehr stark von der Auswirkung der zyklischen Belastung auf
die Geometrie und die Verteilung der Teilchen sowie auf ihre gegenseiti-
gen Wechselwirkungen ab [82]. Grundsétzlich konnen kleine und kohérent
vorliegende Teilchen von Versetzungen geschnitten werden, so dass sie

nicht mehr zur Festigkeit beitragen. GroBere Teilchen, die inkohérent sind,

29



2 Forschungsstand

miissen entweder durch den Orowan-Mechanismus oder durch thermisch
aktivierte Quergleit- bzw. Kletterprozesse iiberwunden werden. Erhoht sich
in der Folge die Versetzungsdichte kommt es zu einer anfianglichen Verfes-

tigung.

Das Ermiidungsverhalten von eisenbasierten ODS-Stihlen ist bisher nur
sehr wenig untersucht. In der frithen Entwicklungsphase von ODS-Stéhlen
untersuchte Banhardt et al. [99] den Einfluss der Korngrofle und -morpholo-
gie auf die Ermiidungswiderstandsfahigkeit von PM 2000 im dehnungsge-
steuerten LCF-Versuch. Die liangste Lebensdauer wurde durch eine relativ
feine Gefiigestruktur erreicht. Es wurden allerdings keine klaren Tendenz
festgestellt.

In den letzten Jahren untersuchte die Forschungsgruppe um Kubéna die
Ermiidungseigenschaften des F/M-9Cr ODS Eurofer Stahls und zweier fer-
ritischer 14Cr-ODS-Stihlen [20, 21, 22, 23, 24, 25]. Es wurde festgestellt,
dass die fein verteilten Oxidpartikel nicht nur die Betriebsfestigkeit verbes-
serten, sondern auch das Wechselverformungsverhalten stabilisierten. Die
ferritischen 14Cr-ODS-Stéhle zeigten zu Beginn der Versuche eine leichte
zyklische Entfestigung und je nach Belastung bzw. Temperatur eine an-
schlieBende Verfestigung bzw. Stabilisierung des zyklischen Verhaltens.
Im Gegensatz dazu zeigte der F/M-9Cr ODS Eurofer Stahl ein kontinuier-
liches zyklisches Entfestigungsverhalten dhnlich des Matrixmaterials (siche
Abschnitt 2.2.3). Im Vergleich zur nicht-ODS-Variante ist die zyklische
Entfestigung jedoch deutlich weniger ausgepragt [20, 21, 22, 23]. Diese
vielversprechenden Ermiidungseigenschaften wurden mit der Fahigkeit der
Oxidpartikel korreliert, die Mikrostruktur zu stabilisieren [24, 25].

Die stabilisierende Wirkung der Oxidpartikel auf das Wechselverformungs-
verhalten und die Entwicklung der Mikrostruktur wurde auch von ande-
ren Forschungsgruppen festgestellt [19, 100, 101, 102, 103]. Chauhan et
al. wiesen zusitzlich darauf hin, dass die Zugabe von Oxidpartikeln al-

lein nicht ausreicht, um das zyklische Antwortverhalten zu stabilisieren.
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Abbildung 2.8: Schematischer Vergleich zwischen Ermiidungswiderstandsfihigkeit
eines mod. 9Cr-1Mo Stahls und den ODS-Stéhlen (nach Ukai und
Ohtsuka [19]).

Dariiber hinaus ist eine homogene Teilchenverteilung unerldsslich um die
Bildung einer dreidimensionalen Versetzungsstruktur zu verhindern. Es hat
sich gezeigt, dass die Verarbeitung der ODS-Stihle und die resultierende
Gefiigestruktur eine wichtige Rolle spielen. Sie bestimmt letztendlich das
Ermiidungsverhalten [103].

Abbildung 2.8 zeigt schematisch den Einfluss der Oxidpartikelverstirkung
auf die Ermiidungswiderstandsfihigkeit [19]. Der ODS Stahl zeichnet sich
durch seine hohere Festigkeit aus, wohingegen der mod. 9Cr-1Mo Stahl eine
bessere Verformbarkeit aufweist. In der Folge schneiden ODS-Legierungen
im HCF-Bereich besser ab und zeigen ein schlechteres LCF-Verhalten (vgl.
Abbildung 2.8). Es wird vermutet, dass die Rissausbreitungsgeschwindig-
keit mit dem zyklischen J-Integral korreliert [104], das fiir ODS-Stihle auf-

grund der hoheren Festigkeit groBer ist.
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StraB3berger et al. untersuchte das Hochtemperaturermiidungsverhalten zwei-
er neuartiger austenitischer ODS-Edelstihle bei 650 °C [105]. Sie zeigen ei-
ne leichte anfingliche Verfestigung mit anschlieBender Stabilisierung. Auf-
grund ihrer guten Hochtemperaturwiderstandsfihigkeit besitzen die austeni-
tischen ODS-Edelstihle einen hohen elastischen und geringen inelastischen
Verformungsanteil. Dies resultiert, dhnlich den F/M-ODS-Stéhlen, in einer

besseren Ermiidungswiderstandsfihigkeit bei kleinen Dehnamplituden.

Die eisenbasierten ODS-Stéhle besitzen vielversprechende Ermiidungseigen-
schaften fiir die in der Kraftwerkstechnik angestrebten Temperaturen bis
650 °C. Die Anzahl der zuvor diskutierten wissenschaftlichen Arbeiten zeigt
jedoch, dass die Untersuchungen des Ermiidungsverhaltens der ODS-Stihle
noch am Anfang stehen. Speziell die Auswirkungen der zyklischen Belas-
tung auf die Wechselwirkungen zwischen Oxidpartikeln und Versetzungen
muss noch ausgiebiger erforscht werden, um die zyklische Festigkeit und
die Ermiidungswiderstandsfdahigkeit optimal einzustellen. Deshalb wird in
Abschnitt 5.2 die Ermiidung von ODS T91 hinsichtlich des Wechselverfor-
mungsverhaltens und der Ermiidungswiderstandsfiahigkeit untersucht und

mit der sich einstellenden Gefiige- bzw. Versetzungsstruktur korreliert.

23 Modellierung des viskoplastischen
Verformungsverhaltens

Die Viskoplastizitit beschreibt in der Kontinuumsmechanik die zeitabhing-
ige inelastische Verformung eines Festkorpers. Sie duflert sich experimentell
durch eine Dehnratenabhingigkeit der Verfestigung, durch Kriechverfor-
mung unter konstanter Last oder durch die Spannungsrelaxation fiir eine
bestimmte Dehnungsbelastung (siehe Abbildung 2.9).

Aus historischer Sicht wurden die von der Zeit unabhéngige Plastizitit und
die von der Zeit abhingige Kriechverformung separat von einander unter-

sucht und modelliert. Die daraus entstandenen Stoffgesetze, wie z.B. das
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__________

£ t t
Verfestigung Kriechen Relaxation I/

Abbildung 2.9: Elastovikoplstisches Verformungsverhalten eines Festkorpers (nach
[106]).

Nortonsche Kriechgesetz oder die Ramberg-Osgood-Gl., scheitern aller-
dings (a) bei der Beschreibung eines stabilisierten Wechselverformungs-
verhaltens, (b) unterschiedlich starken Dehnungsbelastungen im plastischen
Bereich oder (c) wenn eine komplexe Belastungsgeschichte vorliegt [107].
Viskoplastische Stoffgesetze sollten daher die folgenden Phinomene aus-
reichend beschreiben konnen:

* Nicht-linearer Zusammenhang zwischen Spannung und Dehnung
* Monotone und zyklische Materialverhalten

» Isotrope Ver- bzw. Entfestigung aufgrund von Anderungen der Streck-

grenze

* Die Kinematische Ver- bzw. Entfestigung aufgrund Anderungen in
der FlieBkurve

* Bauschinger-Effekt

* Mittelspannungsrelaxation im dehnungsgesteuerten Versuch oder Rat-

cheting im spannungsgesteuerten Versuch

* Materialgedichtnis aufgrund der Belastungsgeschichte
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2 Forschungsstand

Tabelle 2.2 fasst einige Modelle zusammen und zeigt deren Fahigkeiten die
oben aufgelisteten Anforderungen an das zyklische Verhalten zu beschrei-
ben [107, 108]. Die Liste der entwickelten Stoffgesetze ist bei weitem nicht
vollstdndig. Die im Folgenden diskutierten Stoffgesetze geben dennoch ei-
nen guten Uberblick iiber die unterschiedlichen Konzepte. Alle diese kon-
tinuumsmechanischen Modelle differenzieren bereits zwischen monotonem
und zyklischem Verhalten und konnen den Bauschinger-Effekt abbilden.
Das bi-lineare kinematische Modell von Prager [109] ist aufgrund seiner
linearen Verfestigung sehr einfach und fiir geringe zyklische Verformungen
ausreichend. Das nicht-lineare zyklische Verhalten, die zyklische Ver- und
Entfestigung sowie der Einfluss der Belastungsgeschichte werden jedoch
nicht beriicksichtigt.

Um das reale FlieBverhalten besser abzubilden, verwendete Mroz [110] in
seinem Modell ein Feld mehrerer Verfestigungsmodule, die verschiedenen
FlieBflichen im Spannungsraum entsprechen. Die 6-£-Kurve setzt sich aus
mehreren linearen Segmenten mit unterschiedlicher Steigung zusammen
und beschreibt somit das nicht-lineare zyklische Verhalten. Die Verwen-
dung vieler Fliefflichen hat den Nachteil, dass zur Beschreibung jeder die-
ser Fldchen ein Tensor mit fiir gewohnlich sechs Variablen und ein skalarer
Parameter gespeichert werden miissen.

Das Modell von Dafalias und Popov [112] versucht daher das nicht-lineare
Verhalten mit nur zwei FlieBflachen abzubilden. Dies gelingt allerdings nur
unter Verwendung einer Aktualisierungsregel, die wiederum mehr Speicher-
kapazitdt benotigt und zu Problemen bei komplizierten Belastungspfaden
fiihrt.

Das Modell von Armstrong und Frederick [111] erweitert das Prager-Modell
durch einen sogenannten ,recall term“. Er ermoglicht eine nicht-lineare Ent-
wicklung des o-¢&-Verlaufs und fiihrt im ersten Zyklus bei mitteldehnungs-
freien Versuchen zu einem unterschiedlichen FlieBverhalten unter Zug bzw.

Druck und umgekehrt.
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Das in dieser Arbeit verwendete Stoffgesetz basiert auf dem Chaboche-
Modell [18]. Es wird im folgenden Abschnitt 2.3.1 detailliert erkldrt. Ne-
ben dem Konzept einer Fliefliche und einem zusitzlichen isotropen Term,
greift es den nicht-linearen, kinematischen Ansatz von Armstrong und Fre-
derick auf. Das Modell wurde in den letzten Jahren erfolgreich zur Be-
schreibung des viskoplastischen Verformungsverhaltens vieler Materialien
und fiir viele Belastungsarten verwendet und weiterentwickelt [13, 14, 15,
16, 17, 113, 114]. Zudem wurde es bereits in einigen Finite-Element-Codes
implementiert (vgl. [115]).

Zum Beispiel erginzten Aktaa und Schmitt [13] den nicht-linearen iso-
tropen Term des Chaboche-Modells mit einem linearen isotropen Entfes-
tigungsterm zur Beschreibung des kontinuierlichen Wechselentfestigungs-
verhaltens der F/M- bzw. RAFM-Stihle. Eine Umformulierung der Evo-
lutionsgleichung der inelastischen Dehnung erméglichte die Beschreibung
der Abhingigkeit der Spannungsrelaxation von der isotropen Entfestigung.
Die Verkniipfung mit dem ISRM (engl. inelastic strain rate modified, in-
elastisches dehnraten-modifiziertes) Modell der Kontinuumsschadigungs-
mechanik kann die Lebensdauer F/M-Stihle unter Ermiidungsbelastungen
zuverldssig vorhersagen (siehe auch Abschnitt 2.3.2).

Das Ratcheting-Verhalten (zyklisches Kriechen) wird durch das Chaboche-
Modell nicht ausreichend wiedergegeben. Die meisten Arbeiten auf diesem
Gebiet versuchten daher, dieses Verhalten durch eine Modifikation des dy-
namischen Erholungsterms der kinematischen Verfestigung zu beschreiben
[17,113, 114].

Neben den kontimuumsmechanischen Ansétzen wurden auch mikromecha-
nische Modelle entwickelt. [116] Ihr Ziel ist es das mechanische Verhalten
auf der Basis von mikrostrukturellen Begebenheiten und Verdnderungen
(z.B. Vergroberung von Subkorngrenzen, Ausloschung von Versetzungen)
abzubilden. Sie kommen der Realitdt zwar etwas néher, ihre Homogenisie-
rung ist allerdings sehr komplex und mit einem deutlich htheren Rechen-

aufwand verbunden.
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2.3 Modellierung des viskoplastischen Verformungsverhaltens

2.3.1 Das Chaboche-Modell

Chaboche [18] publizierte 1977 seine Veroffentlichung mit dem Titel ,,Vi-
scoplastic constiutive equations for the description of cyclic and anisotropic
behavior of metals“. In dieser Verdffentlichung stellt er das nach ihm be-
nannte Chaboche-Modell vor. Es gehort zu den sogenannten ,,Unified Mo-
dellen”, d.h. die plastische Dehnung und die Kriechdehnung werden verein-
heitlicht als inelastische Dehnung betrachtet. Fiir ein leichteres Verstindnis
werden die viskoplastischen Stoffgesetze in dieser Arbeit fiir den einachsi-
gen Belastungsfall vorgestellt. Der Vollstandigkeit halber ist das fiir die Mo-
dellierung verwendete Modell fiir mehrachsige Belastungen dem Anhang
A.1 zu entnehmen. Die Dehnung setzt sich unter isothermen Bedingungen
wie folgt zusammen:

e=¢" e (2.12)

Die elastische Dehnung £/ ergibt sich aus dem Hookschen Gesetz:

el o
== 2.13
el =2 2.13)

wobei ¢ die Spannung und E der E-Modul ist.
Das Chaboche-Modell verwendet das Konzept einer FlieBflache f auf der

Basis der Mises-Vergleichsspannung:
f=lo—Q|-K—k <0, (2.14)

wobei ky dem Radius der FlieBfliche vor einer Belastung entspricht. Q ist
die kinematische und K die isotrope Ver- bzw. Entfestigung. Innerhalb der
FlieBflache findet keine inelastische Verformung statt. Im Vergleich zur rei-
nen Plastizitit sind Spannungszustinde aulerhalb der FlieBflache erlaubt.
Es handelt sich um eine assoziierte FlieBregel, d.h. die FlieBfliche wird

als Potentialfliche definiert. Folglich gilt die Normalitétsregel (Drucker-

37
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Postulat). Die eindimensionale Evolutionsgleichung der inelastischen Ver-

formung kann wie folgt geschrieben werden:

~ > sgn(oc—Q), (2.15)

wobei Z und n die viskosen Parameter sind. Die Macauly Klammern () sind

x firx>0
(x) = , (2.16)
0 firx<o0

und lassen sich wie folgt berechnen: (x) = (x+|x|) /2.

Die Evolutionsgleichung der nicht-linearen kinematischen Verfestigung Q
bzw. Riickspannung (engl. ,,back stress) ergibt sich in ihrer einfachsten Va-
riante zu [117, 118]:

Q= ig,- mit  Q; = C;&" — HiQ; [¢"], (2.17)
i=1
wobei C; und H; temperaturabhiingige Materialparameter sind. Die Verwen-
dung mehrerer kinematischer Terme ermoglicht die bessere Beschreibung
eines groBeren Dehnungsbereichs und des elastisch-plastischen Ubergangs.
Der Ansatz entspricht dem Armstrong und Frederick Modell [111] fiir zeit-
unabhingige Plastizitit (siehe Abschnitt 2.3), der spéter von Malinin und
Khadjinsky [119] auf die Viskoplastizitit angewandt wurde. Der erste Teil
der Gl. 2.17 wurde dem linearen Verfestigungsmodell von Prager [109] ent-
nommen. Der zweite Teil wird als ,,recall Term,, bezeichnet. Dieser wirkt
sich bei einer anfanglichen Zug-/Druck- und anschliefenden Druck-/Zug-
Belastung unterschiedlich auf das FlieBverhalten aus, da er nur von |éi"‘
abhingig ist. Dies ermoglicht eine adidquate Beschreibung des Bauschinger-
Effekts und des nicht-linearen o-¢-Verlaufs der Hysteresen. Der Term be-
schreibt werkstoffphysikalisch dynamische Erholungsprozesse (Erholungs-
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2.3 Modellierung des viskoplastischen Verformungsverhaltens

term). Versetzungen ordnen sich wihrend der plastischen Verformung zu
energetisch giinstigen Zellstrukturen an (Polygonisation) bzw. 16schen sich
gegenseitig aus.

Die Evolutionsgleichung der isotropen Ver- bzw. Entfestigung K, die auch

als ,,drag stress™ bezeichnet wird, ist wie folgt definiert:
K=c(K,—K)|e"|. (2.18)

c und K sind temperaturabhingige Materialparameter. Sie beschreibt die
Anderung der FlieBgrenze mit zunehmender Zyklenzahl. Im Spannungs-
raum #uflert sich die isotrope Ver- bzw. Entfestigung durch eine Vergro-
Berung bzw. Verkleinerung der FlieBfliche.

Gl. 2.18 ermoglicht aufgrund des Grenzwerts K die Beschreibung der zykli-
schen Ver- bzw. Entfestigung fiir Materialien, die eine zyklische Stabilisie-
rung aufweisen. Das komplexe kontinuierliche Wechselentfestigungsverhal-
ten der RAFM- bzw. F/M-Stihle kann das Chaboche-Modell nicht abbilden.
Daher wurde das Stoffgesetz von Aktaa und Schmitt weiterentwickelt (siehe
folgender Abschnitt 2.3.2).

2.3.2 Modifizierung durch Aktaa und Schmitt

Das viskoplastische Verformungsverhalten von ODS T91 wurde in dieser
Arbeit mit einem eigens modifizierten Modell von Aktaa und Schmitt [13]
modelliert. Es wurde auf der Basis des Chaboche-Modells fiir F/M-Stihle
entwickelt. Die Unterschiede zum Chaboche-Modell und deren Moglich-
keiten werden im Folgenden erldutert.

Die Evolutionsgleichung der inelastischen Dehnrate ist als FlieBbedingung

formuliert. Sie ist eine Funktion der observablen Zustandsgro3en, Spannung
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o und indirekt der Temperatur sowie der inneren Zustandsvariablen (kine-
matische Verfestigung Q und isotrope Entfestigung y):

gin — <|Z|_k0>”sgn(l) mitz=2 —Q, (2.19)
Z v
wobei Z und n die temperaturabhéngigen viskosen Parameter sind. Die Aus-
wirkungen des neu eingefiihrten X-Terms zeigen sich nach einer Umstellung
der Gl. 2.19 zu:
o=y (Q+k+z(e")") (2.20)

Aus dieser Formulierung wird direkt ersichtlich, dass sich die zyklische iso-
trope Entfestigung y, wie experimentelle Untersuchungen zeigen [13], an-
ders als im Chaboche-Modell nicht nur auf die Spitzenspannungen sondern

1/n. . .
/n in der Haltezeit auswirkt.

auch auf die viskose Spannung o, = Z (&™)
Die Evolutionsgleichung der nicht-linearen kinematischen Verfestigung ba-

siert auf dem Ansatz von Armstrong und Frederick [111]:
Q=He"—CQe"| —R|Q™ ' Q, 2.21)

wobei H, C, R und m temperaturabhingige Materialparameter sind. Der
zusitzliche statische Erholungsterm der kinematischen Verfestigung wurde
eingefiihrt, um das Kriechen, die Spannungsrelaxation und zyklische Versu-
che mit Haltezeit besser zu beschreiben.

Die isotrope Entfestigung y setzt sich aus zwei Anteilen, y; und y,, additiv

zusammen:

Y =Vyi+yo. (2.22)

Fiir die Randbedingungen gilt: y; (¢ = 0) = 0 und y,(r = 0) = 1. Die Evo-
lutionsgleichung der ersten isotropen Entfestigung:

Y = —h|e"| (2.23)
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2.3 Modellierung des viskoplastischen Verformungsverhaltens

beschreibt das ldngerfristige, lineare, zyklische Entfestigungsverhalten der
F/M-Stihle (vgl. Abschnitt 2.2.3). Die nicht-lineare zyklische Entfestigung
y, wird durch:

=c(y—w) " —rlye—w™ (ya—w)  @224)
mit
Vy=1— V. (1 —exp (—cs _max \g’"(r)o) (2.25)
beschrieben. 4, ¢, r, ¥, my und ;. sind temperaturabhéingige Material-
parameter. Der y,-Term ermoglicht eine unterschiedlich starke Wechselent-
festigung, die mit zunehmender inelastischer Dehnamplitude stirker ausge-
prégt ist, wobei Y. der Grenzwert fiir die zyklische Entfestigung ist.
Die Lebensdauer von Bauteilen kann nur vorhergesagt werden, wenn das
Versagen des Kontinuums berechnet werden kann. Aktaa und Schmitt ver-
wenden dazu ein vereinfachtes ISRM (inelastic strain rate modified) Modell
der Kontinuumsschidigungsmechanik. Da die Schéddigung in dieser Arbeit
nicht beriicksichtigt wird, soll hier nur das prinzipielle Vorgehen beschrie-
ben werden. Die isotrope Schidigungsvariable D ist durch das Verhiltnis
aus geschidigter zu ungeschidigter Fliche definiert. Die Kopplung der
Verformung mit der Schiadigung erfolgt unter Beriicksichtigung der Deh-

nungsiquivalenz durch das Einfiihren einer effektiven Spannung & mit

(o

&=—.
1-D

(2.26)

Dies ermdglicht eine einfache Implementierung der Schiadigung in das
Stoffgesetz.
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3.1 Zugversuch

3.11 Zugpriifstand

Die Zugversuche werden an einer elektro-mechanischen Universalpriif-
maschine (Instron 1362) durchgefiihrt. Sie ist in Abbildung 3.1 darge-
stellt. Der Priifstand ist mit einem Zweizonen-Strahlungsofen ausgestat-
tet. Das Zuggestiange und der Ofen befinden sich in einer Vakuumkammer
(bis zu p = 107" mbar). Die Spannvorrichtung fiir die Schulterkopfpro-
ben besteht aus zwei Halbschalen und einem Spannring. Die Kraftmess-
dose von 50KkN sitzt am unteren Gestinge. Die Messung und Regelung

N

'-i ¥

u ” r ',1 v Spannn u\‘!{-

- = r" '
Vakuum /Ofen- i Probe Hll'i

steuerung ll ‘L

| —1

—

Messcom

element

J—

Abbildung 3.1: Zugpriifstand (a) in der Ubersicht und (b) in der Detailansicht.
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der Probentemperatur erfolgt iiber ein Platin-Platin Rhodium (Pt-PtRh)-
Thermoelement, das mit einem Punktschweifigerdt am unteren Spannring
befestigt wird. Die Soll-Temperatur sowie die Temperatur an der Probe und
der Uberwurfmutter werden vor den Versuchen, wie in [120] beschrieben,
kalibriert. Ein Hochtemperatur-Extensometer (bis ca. 1500 °C) der Firma
Maytech dient zur Messung der Probenverlingerung. Die voreingestellte
Messlidnge der Al,O; Keramikschneiden betrégt /o = 7mm.

3.1.2 Zugproben

Die Zugversuche werden an miniaturisierten Schulterkopfproben durch-
gefiihrt, die parallel zur Stabachse des Halbzeugs gefertigt wurden (siehe
Abbildung 4.1). Sie sind (27,00 £+ 0,05) mm lang und besitzen einen Mess-
bereich von (6,70 +0,02) mm X (2,00+0,05) mm. Die genaue BemaBung
der zylindrischen Proben kann der technischen Zeichnung D.1 im Anhang

D entnommen werden.

3.1.3 Versuchsdurchfiihrung

Die tatsédchliche Linge und der Durchmesser der Zugproben wird vor dem
Versuch mit einer Mikrometerschraube bestimmt um die Genauigkeit bzw.
Vergleichbarkeit der Messergebnisse zu gewdhrleisten. Die Probe wird in
die Einspannvorrichtung eingebaut und fiir den Kraftschluss mit einer Vor-
last von 30N belastet. Fiir die Warmzugversuche wird die Vakuumkammer
evakuiert bis der Druck unter 107> mbar liegt. AnschlieBend wird die Pro-
be spannungskontrolliert auf die gewiinschte Temperatur geheizt. Nach ca.
einer Stunde sind die Versuchsbedingungen konstant und der Versuch kann
in der Wegregelung gestartet werden. Die Zugversuche wurden bei Raum-
temperatur, 500, 600 und 700 °C und jeweils bei drei unterschiedlichen Ab-
zugsgeschwindigkeiten (v, = 1072, 1073 und 10~* mm s~ ") durchgefiihrt.
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Das entspricht bei einer Messlidnge von 7 mm Dehnraten von £ = 1,4- 1073,
1,4-107*und 1,4-1075 s~ 11

3.2 Ermiidungsversuch

3.2.1 LCF-Priifstand

Die Charakterisierung des zyklischen Verformungsverhaltens wird an einer
servohydraulischen Priifmaschine (MTS 810) durchgefiihrt. Der Priifstand
ist in Abbildung 3.2 dargestellt. Das obere Querhaupt ist fest mit dem Rah-
men verbunden, wobei das untere frei verfahren werden kann. Die Kraft-
messdose (kalibriert auf eine Maximalkraft von 5kN) sitzt zwischen dem
oberen Querhaupt und der Probe. Ein Strahlungsofen mit vier Heizelemen-
ten umschliefit die Probe und einen Teil des Gestinges. Die Probentem-
peratur wird mit einem Thermoelement (Pt-PtRh), das an den unteren Ra-
dius der LCF-Probe geschweilit ist, geregelt. Ein weiteres Thermoelement
dient zur Uberwachung. Jeweils eine Kiihlung oberhalb und unterhalb des
Ofens schiitzen die Kraftmessdose und das Gestinge vor dem Uberhitzen.
Die Verlidngerung der Probe wird mit einem Hochtemperaturextensometer
(Modell: PMA-12/V7/1) der Firma MAYTEC gemessen. Die Steuerung er-
folgt iiber einen digitalen Servoregler (MTS FlexTest TM 40) und einen

Messcomputer.

3.2.2 LCF-Proben

Die Versuche in dieser Arbeit werden an miniaturisierten LCF-Proben durch-
gefiihrt (sieche Abbildung 3.2). Die Probengeometrie entspricht den Schul-
terkopfproben der Zugversuche, allerdings werden sie iiber ein Gewinde
mit der Priifvorrichtung verspannt. Die Proben sind (27,00 +0,05) mm
lang und haben einen zylindrischen Messbereich von (7,60 +0,02) mm x
(2,00 £0,05) mm. Die exakte BemaBung der Probe kann der technischen

' Die Maschinensteifigkeit wurde aufgrund der diinnen Proben vernachlissigt.
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LN

Kraftmessdose

1\

Miniaturisierte
LCF-Probe

Strahquen

Kiihlsystem

2

Abbildung 3.2: LCF-Priifstand.

Zeichnung im Anhang D.2 entnommen werden. Die Verwendung miniatu-
risierter Proben resultiert aus der geringen Menge an ODS-Material, das
fiir diese Arbeit zur Verfiigung gestellt wurde und der Geometrie des Halb-
zeugs. Die Rohlinge der Proben wurden mittels Drahterodieren aus dem
Vollmaterial entlang der Stabachse entnommen. Die LCF-Proben wurden
von einer externen Firma aus den Rohlingen gefertigt. Um eine moglichst
defektfreie Oberfliche zu gewihrleisten wurde der Messbereich der Proben

axial geschliffen.
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Tabelle 3.1: Versuchsparameter der LCF-Versuche.

Temperatur ¥ / °C  Dehnamplitude €,/ %  Anzahl

500 0.4;0,5;0,7; 0,9 je3
550 0,4;0,5;0,7;0,75;0,9 jel
600 0,4;0,5;0,7; 0,9 je3
650 0.4;0,5;0,7; 0,9 je3

3.2.3 Versuchsdurchfiihrung
Kurzeitermiidungsversuche

Die dehnungskontrollierten Kurzzeitermiidungsversuche (LCF-Versuche)
werden ohne Mitteldehnung (R’ = —1) bei Temperaturen zwischen 500 bis
650 °C und unterschiedlichen Dehnamplituden durchgefiihrt. Zur Ubersicht
sind die Versuchsparameter in Tabelle 3.1 aufgelistet. Die Dehnrate betrigt
bei allen Versuchen € = 0,1% s~ !. Um die Streuung der Lebensdauer zu
beurteilen, wird jeder Versuch dreimal wiederholt. Ein Abschaltkriterium
schiitzt den Priifstand vor einer moglichen Beschidigung. Dieses wird nach
den ersten 80 Zyklen aktiviert und unterbricht den Versuch, sobald die ma-
ximale Last pro Zyklus auf 200N, bezogen auf die maximale Last zum
Zeitpunkt der Aktivierung, abféllt.

Zyklischer Versuch mit mehrstufiger Belastungsanderung und
Haltezeiten

Der zyklische Versuch mit mehrstufiger Belastungsidnderung und Haltezei-
ten wurde speziell zur Anpassung der Modellparameter entwickelt (siehe
Abschnitt 5.3.1). Der Versuch wird, wie die LCF-Versuche, dehnungskon-
trolliert, ohne Mitteldehnung (R’ = —1) und mit konstanter Dehnrate (& =
0,1%s~") durchgefiihrt. Der erste Zyklus jeder Dehnamplitude beinhal-
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W —_ 0, — 0, = 0,
gb g, =05% & =07% 1/4h & =09%
— -

= 1/2h

<= —

2|

v \/ Zeit, t
N =100
N=50

bis zum Versagen

Abbildung 3.3: Belastungspfad des zyklischen Versuchs mit mehrstufiger Belas-
tungsdnderung und Haltezeiten.

tet eine Zughaltezeit. Die Dauer der Haltezeit ist von der Dehnamplitude
abhingig (1 h bei &, = 0,5 %, 30 min bei &, = 0,7 % und 15 min bei &, =
0,9 %). Die Dehnamplitude wird stufenweise nach einer gewissen Zyklen-
zahl erhoht. Die Anzahl der Zyklen wurde derart gewihlt, dass das Material
eine ausreichende Wechselentfestigung erféahrt, d.h. der lineare bzw. konti-
nuierliche zyklische Entfestigungsbereich erreicht wird (N = 100 bei g, =
0,5%, N = 50 bei €, = 0,7 % und bis zum Versagen bei &, = 0,9 %). Bei
der groBten Dehnungsamplitude wird der Versuch bis zum Ermiidungsanriss
gefahren, um das kontinuierliche Wechselentfestigungsverhalten abzubilden
und gegebenenfalls die Schiadigung in der Modellierung zu beriicksichtigen.

Der Belastungspfad ist schematisch in Abbildung 3.3 abgebildet.

3.24 Auswertung

Die Rohdaten der LCF-Versuche werden zeit-getaktet in einem Textdoku-
ment gespeichert. Es wird die Zeit ¢, die Zyklenzahl N, die Kraft F und

die Dehnung € aufgenommen. Mit dem Anfangsdurchmesser d der zylin-
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3.2 Ermiidungsversuch

drischen Proben lésst sich die technische Spannung o; zu jedem Zeitpunkt
berechnen:

o = . 3.1)

Die Druckspannungen sind bei den dehnungsgesteuerten Schwingversuchen
etwas grofer. Ein Grund ist die Querkontraktion der Probe, d.h. der Pro-
benquerschnitt und somit die Spannungen sind unter Zug kleiner als unter
Druck und umgekehrt. Um dies auszugleichen, wurde fiir die Auswertung
ausschliefilich die wahre Spannung ¢ betrachtet:

c=oc(l+¢) (3.2)

Spannungs-Dehnungs-Hysterese

Durch die Auftragung der im LCF-Versuch gemessenen Spannung iiber die
auferlegte Dehnung ergeben sich die Spannungs-Dehnungs- (c-£-)Hystere-
sen der einzelnen Zyklen. Aus ihnen lassen sich, wie in Abbildung 3.4 sche-
matisch dargestellt, die zyklischen Materialkenngréf3en zur Beschreibung
des Wechselverformungsverhaltens ermitteln. Sie sind zusammen mit ihrer
Bezeichnung in Tabelle 3.2 aufgelistet. Die Gesamtdehnamplitude wird zur

Vereinfachung in dieser Arbeit als Dehnamplitude bezeichnet.

Wechselverformungskurven

Die Wechselverformungskurven ergeben sich aus der Auftragung der Max-
imal- bzw. Spitzenspannungen G, als Funktion der Zyklenzahl N (sie-
he Abbildung 3.5). Der Ermiidungsversuch wird in der Regel vor dem
vollstindigen Ermiidungsbruch durch ein Abbruchkriterium gestoppt (vgl.
Abschnitt 3.2.3), um die Priifmaschine bzw. den Extensometer vor mog-
licher Beschidigung zu schiitzen. Die Bruchlastspielzahl Np kann folglich
nicht mit dem letzten durchgefiihrten Zyklus gleichgesetzt werden. Deshalb
wird sie, wie in Abbildung 3.5 schematisch dargestellt, nach ASTM-Norm
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3 Methodik

Tabelle 3.2: Symbole und Bezeichnungen der Materialparameter, die aus der o-¢-
Hysterese ermittelt werden kénnen.

Symbol Bezeichnung
Ez, Ep Zug- bzw. Druckmodul
€4, €40l> €ain  gesamte, elastische und inelastische Dehn-
amplitude
Ag, Agj, gesamte und inelastische Dehnungsschwingbreite
Omin> Omax Minimal- bzw. Maximalspannung pro Zyklus
oy Spannungsamplitude 6, = (Guax — Omin) /2
Ao Spannungsschwingbreite
Spannung
‘k ....................................... ‘
Ado=2o,
/
/
—— Dehnung /
£/

R A

de, =2 ¢

‘a,in

Ae =2 g

‘&
-

Abbildung 3.4: Bestimmung und Definition der Kenngrofen aus der o-¢-Hysterese
nach ASTM-Norm E2714-13 [121].
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3.3 Transmissionselektronenmikroskopie

Maximalspannung, o,

v

Zyklenzahl, N

Abbildung 3.5: Schematische Darstellung zur Bestimmung der Bruchlastspielzahl
Np bei kontinuierlicher zyklischer Entfestigung nach ASTM-Norm
E2714-13 [121].

E2714-13 ermittelt [121]. Np entspricht der Zyklenzahl am Schnittpunkt
der Hilfsgeraden mit der Wechselverformungskurve. Die Hilfsgerade ergibt
sich aus der Steigung des linearen Bereichs der kontinuierlichen zyklischen
Entfestigung und einer parallelen Verschiebung nach unten um den Faktor
X% mit X = 10.

3.3 Transmissionselektronenmikroskopie

Prinzipiell wird das Gefiige eines Werkstoffs zunédchst mit der grobsten Me-
thode analysiert (Lichtmikroskop) und anschlieend Schritt fiir Schritt mit
feineren Methoden untersucht (REM, TEM). Die Einzelheiten des Gefiiges
und der Versetzungsstruktur des untersuchten ODS-Stahls liegen im Submi-
krometer (<1 pum) bzw. Nanometerbereich. Daher wurden die mikrostruk-
turellen Begebenheiten und deren Entwicklung mit dem Transmissionselek-

tronenmikroskop (TEM) charakterisiert.

51



3 Methodik

3.3.1 Verwendete Mikroskope

Ein Teil der TEM-Untersuchungen wurde an einem FEI Tecnai 20F durch-
gefiihrt. Es besitzt eine Beschleunigungsspannung von 200kV. Fiir analy-
tische-TEM- (ATEM-)Untersuchungen ist das Mikroskop mit einem elek-
tronendispersiven Rontgenspektrometer (EDX) ausgestattet und kann mit
einem ,High Angle Annular Dark Filed“ (HAADF-)Detektor als Raster-
transmissionselektronenmikroskop (STEM) betrieben werden. Das TEM
eignet sich des Weiteren fiir hochauflésende (HR-)TEM-Aufnahmen.
Einige TEM-Proben wurden mit einem Phillips CM30 untersucht. Es be-
sitzt eine stirkere Beschleunigungsspannung von 300kV. Dies ermdglicht
die Untersuchung auch von etwas dickeren TEM-Lamellen. Das Mikroskop
eignet sich besonders gut fiir konventionelle Abbildungstechniken, wie z.B.
Hell- bzw. Dunkelfeld (HF bzw. DF) sowie die Aufnahme der Beugungs-
bilder. Die Probenhalter lassen sich fiir beide TEMs zur Einstellung der
Zonenachse um die x- und y-Achse (a-Tilt und B-Tilt) verkippen.

3.3.2 TEM-Probenherstellung

Fiir die Herstellung der TEM-Proben wurden zunichst diinne Pléttchen mit
einer Diamant-Drahtsdge Well 3242 aus dem Vollmaterial bzw. den getes-
teten Proben geschnitten. Diese wurden mit 1200er bis 2400er Schleifpa-
pierscheiben auf ca. 120 um Folien geschliffen. Im Anschluss wurden 3 mm
Scheiben ausgestanzt und mit einem TenuPol-5 elektrolytisch bis zur Elek-
tronentransparenz gediinnt. Als Elektrolyt wurde ein Gemisch aus 800 ml
Methanol (absolut) und 200 ml Schwefelsdure verwendet.

Einige TEM-Proben wurden zusitzlich mit Ar-Ionen in der PIPS™ II (engl.

precision ion polishing system) gereinigt oder gegebenenfalls weiter gediinnt.

52



4 Untersuchtes Material: ODS T91

Im Rahmen dieser Arbeit wurde ein ferritisch-martensitischer (F/M-)ODS-
Stahl mit der Bezeichnung ,,ODS T91* untersucht. Der Werkstoff basiert
auf dem mod. 9Cr-1Mo Stahl T91/P91, der bereits in vielen Kraftwerks-
komponenten eingesetzt wird, z.B. fiir Dampfkessel, Kesselteile, Kessel-
trommeln oder Druckbehilter fiir den Apparatebau [122]. Die chemische
Zusammensetzung nach dem mechanischen Legieren (MA) ist Tabelle 4.1!
zu entnehmen [123]. Der Mo- und N-Gehalt sind laut Spezifikation fiir
P91/T91 etwas zu gering [122]. Vor der pulvermetallurgischen Herstellung
enthielt das T91 Stabmaterial eine ausreichende Konzentration dieser Ele-
mente (vgl. Tabelle B.1 im Anhang). Folglich kam es zu einem Verlust von
Mo und N wihrend der Herstellung. Das Material wurde im Rahmen des
GETMAT (GEn IV and Transmutation MATerials) Projekts entwickelt und
fiir diese Arbeit zur Verfiigung gestellt. Im Folgenden wird die Herstellungs-
route des Werkstoffs beschrieben. Das resultierende Gefiige wurde mit dem
Transmissionselektronenmikroskop (TEM) untersucht und diskutiert. Wei-

ter Informationen konnen der Literatur entnommen werden [11, 123, 124].

4.1 Herstellung

ODS T91 wurde von KOBELCO Research Institute, INC., einem For-
schungsunternehmen in Japan, pulvermetallurgisch hergestellt (vgl. Ab-

IDie Elemente wurden mit Infrarotabsorption (O), ICP-Massenspektrometrie (Cr, Mo, Y)
und der ’Inert gas fusion’ Methode (N, O, Ar) von KOBELCO gemessen. Der Anteile an Y,05
und Uberschusssauerstoff wurden berechnet. Die Massenanteile von V und Nb waren vor dem
MA 0,20 % bzw. 0,06 %.
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4 Untersuchtes Material: ODS T91

Tabelle 4.1: Chemische Zusammensetzung von ODS T91 nach dem MA in Gew.%
[123].

C Cr Mo Y N (0 Ar  Y,0; Ex.O

0,096 89 0,76 0,28 0,016 0,15 0,005 036 0,07

'7 13,6 cm 4‘

Abbildung 4.1: Halbzeug aus ODS T91.

schnitt 2.1.2). Das Ausgangsmaterial, T91, wurde zunichst gasverdiist und
anschlieBend mit Y,O5-Pulver in einer Atritorkugelmiihle fiir 48 h unter
Argongasatmosphire mechanisch legiert (250 rpm). Das Pulver wurde dar-
aufhin in Stahlkapseln gefiillt und bei 400 °C und 0,1 Pa Vakuum fiir 3h
entgast. Um das Material zu einem porenfreien Korper zu verdichten, wurde
es bei 1150 °C heif-extrudiert und bei ebenfalls 1150 °C heifl-geschmiedet.
Vor dem Kaltwalzen wurde das Material bei 780 °C fiir 1 h gegliiht und an
Luft abgekiihlt. Die fertigen Halbzeuge wurden nach dem Kaltwalzen bei
1050 °C fiir 1 h normalisiert und bei 750 °C fiir 1 h getempert. Abbildung
4.1 zeigt das zur Verfiigung gestellte Stabmaterial aus ODS T91. Die Ab-
messungen belaufen sich auf ca. 610mm x 34 mm x 6,5 mm.
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4.2 Gefiige im Ausgangszustand

4.2 Geflige im Ausgangszustand

Um das Verformungsverhalten eines metallischen Werkstoffs zu verstehen,
ist es wichtig, die Gefiigebeschaffenheiten zu kennen. Sie hingen von der
chemischen Zusammensetzung, der Herstellung und den Warmebehand-
lungen ab. ODS T91 wurde am Ende des Herstellungsprozesses bei 1050 °C
im austenitischen Phasengebiet normalisiert und an der Luft abgekiihlt (vgl.
Abschnitt 4.1). Dabei findet aufgrund der Abkiihlgeschwindigkeit und des
Cr-Gehalts von ca. 9 % eine martensitische Phasenumwandlung statt [125].
Es bilden sich martensitische Lattenstrukturen mit einer hohen Versetzungs-
dichte. AnschlieBend wird der ODS-Stahl bei 750°C fiir 1 h getempert.
Der durch das Abkiihlen aus dem austenitischen Phasengebiet entstandene
Martensit wandelt sich dabei in Ferrit um und es entsteht eine sehr feine
Subkornstruktur. Sie wird auch als getemperter Martenit bezeichnet. Eine
ausfiihrliche Beschreibung des Gefiiges von mod. 9Cr-1Mo Stihlen kann
der Literatur entnommen werden [126, 68]

Abbildung 4.2 (a) zeigt die High-Angle Annular Dark Field (HAADF)-
Aufnahmen des F/M-Gefiiges von ODS T91 im Ausgangszustand. Die
schematische Darstellung in Abbildung 4.2 (b) soll die hierarchische Mi-
krostruktur nochmals verdeutlichen. Die ehemaligen Austenitkorngrenzen
bilden grofere Bereiche, die wiederum aus massiven Blocken des getemper-
ten Lattenmartensits bestehen. Die mittlere Subkorngrofle wurde mit dem
Linienschnittverfahren bestimmt. Sie betrigt ca. 620nm. Die Subkorner
beinhalten eine relative hohe Dichte an freien Versetzungen. Sie liegt bei
F/M-Stihlen bei ca. 2- 10! m~2 [68].

Auf den Korngrenzen bzw. deren Trippeln befinden sich bis zu mehrere hun-
dert Nanometer grofle und unregelméBig geformte Ausscheidungen. Um ih-
re chemische Zusammensetzung zu bestimmen, wurden Energiedispersive
Rontgenspektroskopie (EDX-)Linienscans durchgefiihrt (siehe Abbildung
4.3). Im Bereich der Ausscheidung ist die Cr-Konzentration erhoht. Dies ist
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4 Untersuchtes Material: ODS T91

ehemalige
Austenit-KG

Paket-
grenzen

Abbildung 4.2: (a) STEM-HAADF-Aufnahmen der F/M-Gefiigestruktur von ODS
T91 bei unterschiedlichen VergroBerungen. Die schwarzen Quadra-
te zeigen die Grofe des betrachteten Ausschnitts im Bild darunter.
(b) Schematische Darstellung des Gefiiges (KG: Korngrenze).
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4.2 Gefiige im Ausgangszustand

STEM-HAADF

Linienscan

Haufigkeit / a.u.

[} 20 40 60 80 100 120 140 160
Abstand / nm

Abbildung 4.3: (a) EDX-Linienscan einer groleren Ausscheidung und (b) die da-
zugehorige HAADF-Aufnahme.

ein Hinweis, dass es sich bei den Ausscheidungen um Cr-haltige Karbide
handelt. Zur Bestimmung der Gitterstruktur wurde die TEM-Folie fiir die
hochauflésende Transmissionselektronenmikroskopie (HRTEM) in eine Zo-
nenachse der Ausscheidung gekippt. Abbildung 4.4 zeigt eine Grenzfliche
zwischen einer grofleren Ausscheidung auf der rechten Seite und der ferri-
tischen Matrix auf der linken Seite. Die Fast Fourier Transformation (FFT)
im Bereich der Ausscheidung zeigt das rekonstruierte Beugungsbild der ku-
bisch flichenzentriert (kfz-)Struktur von M,;C, in der [111]-Zonenachse
mit einem Gitterparameter von ca. 1,07nm (vgl. Abbildung 4.4 i). Das
zweite Beugungsbild in Abbildung 4.4 ii entspricht der ferritischen Ma-
trix. Bei einer genaueren Betrachtung zeigt sich, dass der (4ﬁ) -Reflex des
Karbids und der (110)-Reflex der o-Fe-Matrix den selben Abstand und die
selbe Richtung vom Nullstrahl haben. Daraus resultiert folgende Orientie-
rungsbeziehung: (1 12>M23C6 || (110),_g.- Von ferritischen Stahlen mit ho-
hem Cr-Anteil ist bekannt, dass sich wihrend des Temperns M,;Cq-Karbide
(M = Cr) an den Korn- bzw. Subkorngrenzen bilden [68].

Im Inneren der Subkdrner sind bei hoherer Vergroferung deutlich kleine-

re Teilchen sichtbar (siehe Abbildung 4.2 (a) unten). Sie sind sehr fein und
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4 Untersuchtes Material: ODS T91

- 1 . MG [111]

Abbildung 4.4: HRTEM-Aufnahme einer Grenzfliche zwischen M,;C4-Karbid
und o-Fe. Die FFTs (Fast Fourier Transformation) zeigen i) die
[111]-Zonenachse von M,;C, und ii) zwei {011}-Beugungsreflexe
der «-Fe-Matrix. Die Orientierungsbeziehung (1 12)1\,[23(:6 |

(110) 5 _e ist durch die markierten Reflexe und die parallel ver-
laufenden Linien in der HRTEM-Aufnahme gekennzeichnet.

homogen im Matrixmaterial verteilt. Thr mittlerer Durchmesser betrigt ca.
15,9 nm. Abbildung 4.5 zeigt ein EDX-Spektrum, das auf einem kleine-
ren Partikel in der Matrix aufgenommen wurde. Die erhohte Konzentra-
tion an Y ldsst vermuten, dass es sich um nanoskalige Y-O-Partikel han-
delt. Abbildung 4.6 zeigt zwei HRTEM-Aufnahmen dieser Partikel. Die
ebenfalls dargestellten, rekonstruierten Beugungsbilder nahe der (a) [113]-
und (b) [112]-Zonenachsen belegen die kubisch raumzentrierte (krz-)Gitter-
struktur von Y,05. Wie schon die M,;C¢-Karbide, weisen auch die Oxid-
partikel eine gewisse Orientierungsbeziehung zur ferritischen Matrix auf:

(100)y,0, [ {110} g
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4.2 Gefiige im Ausgangszustand

ol] ¥ STEM-HAADF

60 -
501
a0t
30t

20+

Haufigkeit / a.u.

10.0k 15.0k

Energie / eV

Abbildung 4.5: (a) EDX-Punktscan auf einem kleineren Partikel mit erhohter Y-
Konzentration. (b) Dazugehorige HAADF-Aufnahme.

Y,0, [113]

4

Abbildung 4.6: HRTEM-Aufnahmen von Y,O5-Partikeln in der (a) [113]- und (b)
[112]-Zonenachse.
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4 Untersuchtes Material: ODS T91

Die Konstitution und Zusammensetzung der Oxidpartikel wurde in der Li-
teratur fiir verschiedene ODS-Legierungen ausgiebig diskutiert. Es konnte
gezeigt werden, dass es sich bei den Oxidpartikeln fiir gewohnlich um nicht
stochiometrische Ti-Y-O-Nanocluster (NC) handelt [46, 127, 128, 129]. Ist
Al in hoherer Konzentration als Legierungselement vorhanden, bilden sich
eine Vielzahl an komplexen Y-Al-O-Oxiden (z.B. YAIO; Perowskit (YAP),
Y;Al5O;, Granat (YAG), Y,Al,O9 monoklin (YAM) und YAIO; hexago-
nal (YAH)) [42, 49, 54, 130]. Stochiometrische Y-Ti-O-Partikel, wie z.B.:
Y, Ti,O; und Y,TiOs, scheiden sich aus unter der Zugabe von Ti und der
Abwesenheit von Al [49, 128, 129, 131].

Klimenkov et al. untersuchten die Konstitution der Oxidpartikel von ODS
Eurofer [132]. Dieser Stahl enthilt weder das Legierungselement Al noch
Ti bzw. nur in sehr geringen Mengen. In diesem Fall besitzen die Oxidpar-
tikel die typisch kubische Y,O5-Struktur, wobei sich eine durch V und Cr
angereicherte duflere Schicht bildet. ODS T91 hat eine dhnliche chemische
Zusammensetzung, wie ODS Eurofer. Die aktivierbaren Elemente, Mo und
Nb, wurden allerdings durch W und Ta ersetzt. ODS T91 enthilt laut der
chemischen Zusammensetzung des T91 Stabmaterials im Ausgangszustand
(siehe Tabelle B.1 im Anhang) nur eine geringe Konzentration an Al von
0,017 %. Sie ist anscheinend nicht ausreichend um Y-Al-O-Mischoxide zu
bilden. Daraus ldsst sich folgern, dass die Gitterstruktur der Y,O;-Partikel
erhalten bleibt, wenn die Legierungselemente Al und Ti nur in geringen
Mengen oder nicht zulegiert werden.

Die in [68, 126] beschriebenen MX-Karbonitride (M = V, Nb, Cr und X
= C, N) konnten im Ausgangszustand nicht festgestellt werden. Sie sollten
allerdings homogen in den Subkornern verteit sein, da sie normalerweise
beim Tempern wihrend der Herstellung entstehen und selbst unter Lang-
zeitkriechbelastungen sehr stabil sind [88]. Die Grofle der MX-Karbonitride
liegt zwischen 20 bis 40 nm. Damit sind sie nur etwas grofer als die Y,0;-
Partikel und schwierig von ihnen zu unterscheiden. Dies kénnte ein Grund

sein, dass sie nicht festgestellt werden konnten.
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4.3 Zusammenfassung

4.3 Zusammenfassung

* ODS T91 besitzt eine fiir F/M-Stihle typische Subkornstruktur mit
Block-, Paket- und Lattengrenzen, die von ehemaligen Austenitkorn-
grenzen umschlossen werden. Die mittlere Subkorngrofie betrigt ca.
620 nm.

* Auf den Korn, bzw. Subkorngrenzen bilden sich wéahrend der Wérme-

behandlungen groBe und unregelmiBig geformte M,;Cy-Karbide.

* In den Subkornern befinden sich fein verteilte Y,O5-Partikel mit ei-

nem mittleren Durchmesser von ca. 15,9 nm.
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5 Viskoplastisches
Verformungsverhalten

Im folgenden Kapitel wird das viskoplastische Verformungsverhalten von
ODS T91 bei Temperaturen von Raumtemperatur (RT) bis 700 °C unter-
sucht. Im ersten Abschnitt werden die mechanischen Eigenschaften und
Kenngrofen anhand des Zugversuchs bestimmt und mit denen anderer
ODS-Stéhle verglichen. Die Entwicklung des Gefiiges nach der Zugbean-
spruchung (z.B. Verdnderungen der Korn- bzw. Versetzungsstruktur) wird
mit dem Transmissionselektronenmikroskop (TEM) analysiert und anschlie-
Bend mit dem Hochtemperaturverformungsverhalten korreliert. Der zweite
Abschnitt untersucht das Ermiidungsverhalten des ODS T91. Das Entfes-
tigungsverhalten des Materials und die sich einstellende Versetzungsan-
ordnung werden detailliert untersucht. Im dritten Abschnitt wird die Ent-
wicklung eines zyklischen Versuchs mit mehrstufiger Belastungsinderung
und Haltezeiten beschrieben. Ziel war es, mit nur einem Versuch das ki-
nematische und isotrope Verhalten sowie den Einfluss der Haltezeit und
der Belastungsgeschichte abzubilden und daran die Modellparameter eines

viskoplastischen Stoffgesetzes anzupassen (siehe Kapitel 6).

5.1 Zugversuch

Der Zugversuch dient zur Bestimmung der Materialkennwerte aus der Flie$3-
kurve (wie z.B. E-Modul E, Streckgrenze R, >, Zugfestigkeit R, oder
Bruchdehnung A). Sie geben unter anderem Aufschluss iiber die Steifig-
keit, Festigkeit oder Verformbarkeit (Duktilitit) des Materials.
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Abbildung 5.1: o-¢-Diagramm von ODS T91 bei Temperaturen von RT bis 700 °C
und unterschiedlichen Dehnraten &.

5.1.1 Zugeigenschaften

Die Abbildung 5.1 zeigt das Spannungs-Dehnungs- (o-€-)Diagramm von
ODS T91 bei Temperaturen von RT bis 700 °C und fiir drei unterschied-
lichen Dehnraten (¢ = 1,4-1073 bis 1,4-107%s™!). Auffillig ist die hohe
Zugfestigkeit des ODS-Stahls bei RT. Sie liegt fiir die unterschiedlichen
Dehnraten zwischen ca. 1000 und 1100 MPa. Mit zunehmender Temperatur
nimmt die Festigkeit ab. Das untersuchte Material zeigt nur wenig Verfesti-
gung. Sie ist mit 100 bis 200 MPa bei RT am grofiten. Oberhalb von 500 °C
zeigen die FlieBkurven kaum noch Verfestigung. Die Spannung dndert sich
nachdem die Zugfestigkeit erreicht ist mit zunehmender Verformung nur
geringfiigig. Das Material verhilt sich anndhernd elastisch-ideal-plastisch.

Die Abhingigkeit der FlieBkurven von der Dehnrate ist fiir ODS T91 gering.
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Abbildung 5.2: Vergleich der 6-¢-Diagramme zwischen ODS T91 und P91 bei
Temperaturen von RT bis 700°C (¢ = 1,4 - 1073571,

Es ist interessant, dass die Festigkeit des Materials bei RT mit abnehmender
Dehnrate zunimmt. Dies ist bei den hoheren Versuchstemperaturen umge-
kehrt. Die FlieBkurven liegen fiir &€ = 1,4-10~*s~! ca. 80 MPa unterhalb
der bei £ = 1,4-1073 s~!. Die Ratenabhingigkeit der Festigkeit dndert sich
mit zunehmender Temperatur nicht. Im Gegensatz dazu nimmt die Bruch-
dehnung bei langsameren Verfahrgeschwindigkeiten oberhalb von 500 °C
deutlich ab.

Abbildung 5.2 vergleicht die Zugkurven von ODS T91 mit dem nicht-ODS
Matrixmaterial T91 bei & = 1,4- 1073 s~ !. Die Festigkeit des ODS-Stahls ist
bei allen Temperaturen deutlich hoher. Die Bruchdehnung ist allerdings um
ca. die Hilfte kleiner. Das FlieBverhalten beider Materialien ist vergleich-
bar. Bei RT besitzen die Zugkurven eine parabolische Form und weisen

etwas Verfestigung auf. Bei hheren Temperaturen zeigen sie ein anndhernd
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5 Viskoplastisches Verformungsverhalten

Tabelle 5.1: Mechanische Kennwerte aus den ¢-£-Diagrammen von ODS T91 und
P91 bei Temperaturen von RT bis 700°C (¢ = 1,4 - 1073571y,

Material ¥/°C Rppoz/MPa Ry, /MPa A/% Ag/%  E/GPa

RT 870 1035 19,4 53 190
ODS T91 500 590 635 28,0 1,5 148
600 287 350 344 35 110
700 175 210 26,4 5.5 62
RT 503 675 27,1 8,6 210 [122]
Po1 500 330 385 42,0 33 158 [133]
600 209 245 50,4 1,3 111 [133]
700 108 128 44.5 2,4 73 [133]

elastisch-ideal-plastisches Verhalten.

Die aus den FlieBkurven bestimmten mechanischen Kenngréen von ODS
T91 und P91 sind fiir £ = 1,4-10~3s~! in Abbildung 5.3 als Funktion der
Temperatur aufgetragen und in Tabelle 5.1 zusammengefasst. Der Ver-
lauf der Streckgrenze und der Zugfestigkeit ist typisch fiir kubisch raum-
zentrierte (krz-)Metalle [6] (vgl. Abschnitt 2.2). Die Festigkeitskennwerte
nehmen oberhalb RT aufgrund der Temperaturabhingigkeit des Schubmo-
duls zunéchst leicht ab, bis nur noch der athermische Anteil zur Festigkeit
beitrdgt. AnschlieBend folgt ein Plateau. Die Festigkeit bleibt {iber einen
grofen Temperaturbereich konstant. Bei Temperaturen oberhalb von ca.
0,4 - T,, nimmt die Festigkeit ab. Die Hartungsmechanismen verlieren durch
thermisch aktivierte Prozesse, wie z.B. Versetzungsklettern und Querglei-
ten von Schraubenversetzungen, nach und nach ihre Hinderniswirkung auf
die Versetzungsbewegung (sieche Abschnitt 2.2.1). Die Streckgrenze und
die Zugfestigkeit von ODS T91 sind bei RT um ca. 370 MPa hoher vergli-
chen mit dem Matrixmaterial (vgl. Abbildung 5.3a). Im Ubergangsbereich
zwischen 500 bis 700 °C nimmt die Festigkeit beider Materialien stark ab,
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Abbildung 5.3: Vergleich der (a) Zugfestigkeit und Streckgrenze bzw. (b) der

Bruch- und Gleichmafldehnung von ODS T91 und P91 als Funk-
tion der Temperatur.
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5 Viskoplastisches Verformungsverhalten

wobei die Streckgrenze von ODS T91 bei 700 °C ca. 30 % hoher ist. Die
hervorragende Hochtemperaturfestigkeit des ODS-Stahls resultiert aus den
fein verteilten Y,0O5-Nanopartikeln. Sie wirken selbst bei hohen Tempera-
turen als Hindernisse fiir Versetzungsbewegung.

Abbildung 5.3 (b) zeigt die GleichmaBdehnung A, und die Bruchdehnung
A von ODS T91 und P91 als Funktion der Temperatur. Qualitativ betrachtet
haben die Kurven beider Materialien einen dhnlichen Verlauf. Die Bruch-
dehnung nimmt erst leicht zu und durchlduft bei ca. 600 °C ein Maximum.
D.h. die Verformbarkeit (Duktilitit) wird mit zunehmender Temperatur
aufgrund dynamischer Erholungsprozesse zunichst grofler. Versetzungen
konnen ihre Gleitebene verlassen, rekobinieren oder ordenen sich zu ener-
getisch giinstigen Netzwerken an. Bei Temperaturen oberhalb von 600 °C
nimmt der Einfluss der Schadigung zu. In der Folge verringert sich die Ver-
formbarkeit des Materials. Die Bruchdehnung von ODS T91 ist bei RT ca.
7,7% geringer als die von P91. Der Unterschied wird mit zunehmender
Temperatur groBer. Sie betrdgt bei 700 °C ca. 18,9 %. Die GleichmaBdeh-
nung von P91 ist bis 500 °C grofer als von ODS T91. Bei hoheren Tempera-
turen ist es umgekehrt. Die Gleichmafdehnung von ODS T91 wird zunéchst

geringer und nimmt oberhalb von ca. 500 °C wieder zu.

5.1.2 Gefluigeentwicklung

Die Belastungen im Zugversuch und die hohen Temperaturen bis zu 700 °C
fiihren zu Verianderungen im Gefiige und der Versetzungsstruktur des Mate-
rials. Im Umkehrschluss bestimmen diese Verdnderungen das mechanische
Antwortverhalten des Werkstoffs bzw. geben Aufschluss iiber die zugrunde
liegenden Verformungsmechanismen. Um diesen Zusammenhang zwischen
Mikrostruktur und den mechanischen Eigenschaften besser zu verstehen,
wurde die Entwicklung des Gefiiges und der Versetzungsanordnungen mit
dem TEM untersucht.

Abbildung 5.4 zeigt die TeilchengroBenverteilungen der Y,0O;-Partikel im
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Abbildung 5.4: TeilchengroBenverteilung der nanoskaligen Y,O5-Partikel im Aus-
gangszustand und nach der Zugverformung bei 700 °C.

unverformten Zustand und nach einem Hochtemperaturzugversuch (700 °C).
Fiir die Auswertung wurden eine Vielzahl an TEM-Aufnahmen und mindes-
tens 100 Partikel verwendet. Die Grofie und Verteilung der Partikel dndert
sich kaum. Der mittlere Teilchendurchmesser vergroBert sich von 15,9 nm
auf 22,9 nm. Dabei verbreitert sich die Verteilung geringfiigig.

Im Gegensatz zu den thermisch stabilen Y,O5-Partikeln, kommt es teilwei-
se zu einer starken Vergroberung der M,;C¢-Karbide an den Korngrenzen.
Abbildung 5.5 (a) zeigt ein TEM-Hellfeld (HF) einer groB3en, unregelméaBig
geformten Ausscheidung, die an mehreren Kornern angrenzt. Die TEM-
Folie wurde aus einer Zugprobe pripariert, die bei 700 °C getestet wurde.
Das SADP (Abk.: engl. Selected Area Diffraction Pattern) von diesem Be-
reich zeigt die o-Fe-Beugungsreflexe nahe der [001]- und [011]-Zonenachse
von mehreren unterschiedlichen Kornern (siehe Abbildung 5.5 (¢)). Zudem
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Abbildung 5.5: (a) TEM-HF zeigt groBen und unregelmifig geformten M,;C-
Karbid. (b) DF von g = (OZO)M23C6 zeigt hellen Kontrast auf Aus-
scheidung. (c) SADP zeigt Beugungsreflexe von mehreren o-Fe-
Kérnern nahe der [001]- und [011]-Zonenachse. (d) SADP mit si-
muliertem Beugungsbild von M,,Cg in der [102]-Zonenachse.

sind weitere Beugungsreflexe sichtbar, die in einer Richtung einen etwas ge-
ringeren Abstand aufweisen. Die Auswertung der Abstinde und Winkel im
reziproken Raum ergeben die kfz-Gitterstruktur von M,,C¢ nahe der [102]-
Zonenachse. Zur Verdeutlichung ist das simulierte Beugungsbild zusammen
mit dem invertierten SADP in Teilbild 5.5 (d) dargestellt und indiziert. Das
TEM-Dunkelfeld (-DF) des (OZO)M23 C, -Beugungsreflexes zeigt einen hellen
Kontrast im Bereich der Ausscheidung. Wie schon in Abschnitt 4.2 erwihnt,
sind die (110)

- und (422) MBC()—Beugungsreﬂexe deckungsgleich, d.h.
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Abbildung 5.6: (a) TEM-HF einer im Zugversuch bei 700 °C (¢ = 1,4 - 1073571
getesteten ODS T91 Probe. Sie zeigt «-Fe-Korner mit kleinen,
runden Y,O5-Partikeln und Versetzungen die an der Grenzfliche
zwischen Partikel und Matrix gepinnt sind. (b) DF von (101)-
Beugungsreflex der «-Fe-[111]-Zonenachse.

die Orientierungsbeziehung <112>M23C6 || (110) 5 _p. zwischen Matrix und
Karbid bleibt trotz der Vergroberung erhalten.

Abbildung 5.6 zeigt eine (a) TEM-HF- und (b) -DF-Aufnahmen einer Pro-
be, die bei 700°C und &€ = 1,4- 103 s~ ! getestet wurde. Die Y,O5-Partikel
sind homogen in den -Fe-Kornern verteilt (siche TEM-BF in Abbildung
5.6 (a)). Die feinen Linien mit einem dunklen Kontrast sind Versetzungen.
Sie haften grofitenteils an den nanoskaligen Partikeln. Die Kriimmung der
Versetzungen nimmt mit zunehmender Temperatur ab. Bei 700 °C ordnen
sie sich parallel zueinander an und stauen sich auf einer Seite der Korner
auf (engl. ,,pile-up”). Auf der gegeniiberliegenden Seite der Kérner nimmt
die Versetzungsdichte ab. Das SADP im Einschub von Teilbild 5.6 (a) zeigt
das Beugungsbild des mittleren Korns nahe der o-Fe-[111]-Zonenachse.
Die DF-Aufnahme in Abbildung 5.6 (b) des (011)-Beugungsreflexes veran-
schaulicht die Versetzungsstruktur.
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51.3 Diskussion

Im folgenden Abschnitt werden die aus dem Zugversuch bestimmten me-
chanischen Eigenschaften und Kenngrof3en mit denen anderer ODS-Legier-
ungen verglichen. Zudem werden die mechanischen Eigenschaften mit dem
im TEM untersuchten Gefiige korreliert. Der Vergleich zwischen der Ver-
setzungsstruktur im Ausgangszustand und der nach den Hochtemperatur-
zugversuchen (bis zu 700 °C) gibt Aufschluss iiber das Hochtemperatur-
verformungsverhalten.

Abbildung 5.7 (a) zeigt die Streckgrenze als Funktion der homologen Tem-
peratur T /T,, von ODS T91 zusammen mit anderen kommerziell hergestell-
ten und experimentellen ODS-Stéhlen [56]. ODS T91 hat fiir die betrach-
teten Temperaturen eine vergleichbare Festigkeit wie 12Y1 und PM2000.
Die Streckgrenze liegt bei RT zwischen 870 MPa und 960 MPa. Bei einer
Temperatur oberhalb von ca. 0,4 - T;, ist die Festigkeit aufgrund von diffu-
sionskontrollierten Prozessen [6], wie z.B. der dynamischen Erholung und
dem Versetzungskriechen, sehr stark von der Temperatur abhingig.

Die beiden ODS-Stihle, MA957 und 12YWT, erzielen die hochsten Fes-
tigkeitskennwerte iiber den gesamten Temperaturbereich. Thre ausgezeich-
nete Hochtemperaturbestidndigkeit beruht auf Y-, Ti- und O-reichen Na-
noclustern (NC). Sie bestehen aus nur wenigen Atomlagen und besitzen
einen Teilchendurchmesser von ca. 3 bis 5 nm. Untersuchungen haben ge-
zeigt, dass Ti die Bildung der NC unterstiitzt, falls Al nicht oder nur in
geringen Mengen zulegiert ist [41]. Sobald Al in hoherer Konzentrati-
on hinzugefiigt wird, bilden sich eine Vielzahl an verschiedenen Y-Al-O-
Mischoxiden [42, 49, 54, 130] (vgl. Abschnitt 4.2). Da ODS T91 kein Ti
und Al nur in sehr geringer Konzentration (0,017 %) enthilt (siehe Tabel-
le B.1), scheiden sich bei der Herstellung keine NC oder Mischoxide aus.
Die HRTEM-Aufnahmen in Abbildung 4.6 und die EDX-Analyse der Par-
tikel belegen, dass es sich bei den nanoskaligen Teilchen um Y,O; handelt.

Die Untersuchungen von Klueh ef al. bestitigen diesen Befund fiir 12Y1

72



5.1 Zugversuch

1400

1200

& 1000

800

200

Ersatzstreckgrenze, R ./ MPa
5

40
35+
X
g 30
< 25
2
S 20
[
T 15
2
O 10
S
S
(a8

Abbildung 5.7

600

T T T T T
. —m—ODST91'(]
L — --p-- PM2000" [
3 .___‘_‘_~_~ g MA957"
F -4 MA96E H
o “==.\_’_ 2%
b S A 12WT
L N e 12Y1%" |
- \\A-“A
| 'z=1400°s" )
2=3310°s" : ;
.[56] 1 n 1 n 1 n 1 n hd 1 n
0,2 0,3 0,4 05 0,6

Homologe Temperatur, T/T _/ -

(@

T M T T T T T T T
[ |—m—oDsTo1* ]
-=p--- MP2000" . i

| [--*-- MAQ57 7
L[~ MA956 | §
LA 12YWT? \ ]
| -—e--12Y1*" e p -
. / | 2]
/,,‘I ~'\',\ N, \ ‘.

'£=1,400°s" 1
r 2£=3310°%s"

1 n 1 n 1 n 1 n [56] 1

0,2 0,3 04 0,5 0,6

Homologe Temperatur, T/T /-
(b)

: (a) Verlauf der Streckgrenze und (b) der Bruchdehnung als Funk-

tion der homologen Temperatur von ODS T91 verglichen mit an-
deren kommerziell hergestellten und experimentellen ODS-Stéhlen

[56]. 73



5 Viskoplastisches Verformungsverhalten

[56]. Im Fall von ODS Eurofer bildete sich eine mit V und Cr angereicherte
dufere Schale um einen Y,05-Kern [132]. Dies konnte fiir ODS T91 bisher
nicht nachgewiesen werden.

Abbildung 5.7 (b) zeigt die Bruchdehnung als Funktion der homologen
Temperatur von ODS T91 im Vergleich mit Literaturwerten anderer ODS-
Legierungen [56]. Sie ist ein gutes MaB fiir die Verformbarkeit bzw. Duk-
tilitdt eines Materials. Im Temperaturbereich von RT bis 500 °C nimmt
die Bruchdehnung von 19,1 % auf 27,8 % leicht zu. Sie durchlduft bei
T /T, ~ 0,4 ein Maximum mit 38,5 %. Bei hoheren Temperaturen nimmt
die Bruchdehnung ab, da es im Material aufgrund des hoheren Kriechanteils
zur Schidigung des Kontinuums kommt [6]. Die Versetzungen stauen sich
an Hindernissen auf, wenn diese nicht iiberwunden werden konnen. Dies
fiihrt zu Spannungskonzentrationen und erleichtert die Bildung von Mikro-
rissen bzw. Poren, die zu Makrorissen zusammenwachsen und schlieBlich
zum Versagen der Probe fiihren. Der Vergleich mit kommerziellen und ex-
perimentellen ODS- bzw. NC-Stihlen zeigt, dass sich ODS T91 ca. doppelt
so gut verformen ldsst. Die deutlich bessere Verformbarkeit gegeniiber an-
deren ODS-Legierungen bleibt bis zu Testtemperaturen von 700 °C erhalten.

Das ferritisch-martensitische (F/M-)Gefiige von ODS T91 ist sehr kom-
plex. Es besteht aus primédrem Ferrit und getempertem Martensit. Die fei-
ne Subkornstruktur besteht aus Latten-, Paket- und Blockgrenzen, die eine
hohe Versetzungsdichte aufweisen. An den Korn- und Subkorngrenzen be-
finden sich vereinzelt mehrere hundert Nanometer grof3e und unregelmiBig
geformte M,;C¢-Karbide. Die Y,0;-Partikel mit einem mittleren Durch-
messer von ca. 15,9 nm sind homogen in den Subkdrnern verteilt.

Unter Beriicksichtigung der vorliegenden Mikrostruktur ist die Dispersi-
onshirtung der dominierende Hartungsmechanismus. Aufgrund der TEM-
Befunde wird angenommen, dass die Versetzungen die Teilchen nicht schnei-

den. Sie konnen die Y,O5-Partikel nur durch den Orowan-Mechanismus
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iiberwinden (vgl. Abbildung 2.3). Die Orowan-Spannung Gy, ist gegeben

durch [69]:

Gor = 0,8M6b§, (5.1)

wobei M der Taylorfakor (3), G das Schubmodul (79,3 GPa bei RT), b der
Burgersvektor (0,25 nm), r der Teilchenradius und f der Volumenanteil der
Teilchen ist. r und f sind mikrostrukturelle GroBen. Sie konnen anhand der
Ergebnisse der TEM-Untersuchungen in Abschnitt 4 und dem Massenan-
teil an Y,05 (0,36 Gew.%) bestimmt werden. Fiir einen Teilchenradius von
r = 7,95 nm und einen Volumenanteil von f = 0,55 Vol.% ergibt sich eine
Orowan-Spannung von 446 MPa.
Ein weiterer Beitrag zur Festigkeit resultiert aus den Latten-, Paket und
Blockgrenzen, die eine Subkornstruktur bilden. Thre Wirksamkeit hinsicht-
lich der Kriechfestigkeit wurde von Maruyama et al. bestitigt [68]. Die
FlieBspannung aufgrund der Subkorngrenzen oy lédsst sich wie folgt be-
rechnen [68]:

o = 10Gb/ A, (5.2)

wobei A, die GroBe der Subkorner ist. Fiir ODS T91 betriigt A, = 620 nm.
Daraus ergibt sich ein zusétzlicher Beitrag zur Festigkeit von 310 MPa.

Die relativ hohe Dichte an freien Versetzungen py F/M-Stihle bewirkt eine
zusitzliche Zunahme der FlieBspannung. Thr Anteil ist [68]

0p = 0,5MGb,/py. (5.3)

Die Versetzungsdichte konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht bestimmt wer-
den. Typische Angaben aus der Literatur liegen zwischen 10'* bis 10> m~2
[68]. Die Zunahme der Festigkeit betrdgt somit zwischen 297 und 940 MPa.
Die Mischkristallhédrtung spielt eine untergeordnete Rolle [134].

Bei RT liegt die Streckgrenze des Matrixmaterials von ODS T91 bei 503 MPa
(vgl. Tabelle 5.1). Da sich ODS T91 hauptsidchlich durch die zusétzliche
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Dispersionshirtung unterscheidet, ergibt sich mit der berechneten Orowan-
Spannung eine kritische FlieBspannung von 949 MPa. Dieser Wert liegt nur
ca. 80 MPa iiber der experimentell ermittelten Streckgrenze von 870 MPa.
Diese Abschitzung ist allerdings nur moglich, wenn die Daten des Matrix-
materials bekannt sind und dieses eine vergleichbare Gefiigestruktur auf-
weist.
Fiir den Fall, dass fiir ODS T91 nur der dominierende Hartungsmechanismus
zur Festigkeit beitrigt, wird die Streckgrenze unterschitzt. Bei einer linea-
ren Superposition der berechneten Beitrige ergibt sich eine kritische Flie$3-
spannung Oy

O} = Oy + Op + Opr 5.4

zwischen 1053 und 1696 MPa. Sie liegt deutlich iiber der Streckgrenze des
untersuchten Materials.

Kocks et al. nahmen an, dass der Widerstand gegen das Gleiten von Verset-
zungen entlang ihrer Versetzungslinie proportional zur Quadratwurzel der
Fliachendichte der Hindernisse ist. D.h., dass sich bei zwei gleich starken
Hindernissen, A und B, mit unterschiedlicher Dichte, die von Versetzungen
nicht geschnitten werden kdnnen (z.B. Teilchen und Waldversetzungen), der
Verformungswiderstand aus dem quadratischen Mittel der einzelnen Fes-
tigkeitsbeitriige ergibt oy = /02 + 03 (RMS-Methode, engl. root mean-
square). Eine lineare Superposition ist nur moglich, wenn sich die Dimen-
sionen der Hindernisse um mindestens eine Gro3enordnung unterscheiden.
In der Literatur wurden zwei dieser Ansitze erfolgreich fiir verschiedene
Materialsysteme angewandt [75, 135, 136, 137, 138, 139]. Zhong et al. [75]

konnten mit dem Ansatz von Deschamps und Brechet [135]:

O = 0o+ 1/ 0% + G5, + Oup, (5.5)

wobei oy die Reibspannung und oyp die Korngrenzenhirtung ist, die kri-

tische FlieBspannung eines ferritischen ODS Stahls erfolgreich abbilden.
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Fiir ODS T91 ergibt sich daraus eine kritische FlieBspannung zwischen 846
und 1350 MPa. Diese Werte stimmen im Vergleich zur linearen Addition
der Festigkeitsbeitrige besser mit der gemessenen Streckgrenze iiberein.
Der zweite Ansatz, der auf der RMS-Methode basiert, wurde fiir zahlrei-
che Hochtemperaturstihle angewandt [136, 137, 138, 139]. Hier entspricht
o4 der Hartung durch freie Versetzungen

oy = 0p (5.6)

und op setzt sich linear aus den weiteren Beitridgen, die zur Festigkeit bei-
tragen, Zzusammen
Op =0, +0g+.... 6.7

Die kritische FlieSspannung fiir ODS T91 liegt fiir diesen Ansatz zwischen
614 und 1086 MPa und kann somit im Mittel die Streckgrenze des Materials
am besten beschreiben.

Die vorangegangene Abschitzung der kritischen FlieBspannung zeigt, dass
sich die Festigkeit von ODS T91 nicht ausreichend durch ein einfaches
Aufsummieren der einzelnen Beitrige beschreiben ldsst. Es konnte viel-
mehr gezeigt werden, dass sich die RMS-Methode hierfiir besser eignet.

Die TeilchengroBenverteilung in Abbildung 5.4 zeigt eine leichte Zunah-
me der Partikelgrofie fiir 700 °C. Die Vergroberung widerspricht der An-
nahme, dass Y,03 bis zum Schmelzpunkt des Matrixmaterials thermody-
namisch stabil sein sollte. Das Wachstum der Y,O;-Teilchen und die dafiir
notwendige Diffusion von Y- bzw. O-Ionen ist nur moglich, wenn starke
ionische Bindungen gebrochen werden. Eine mdgliche Erkldrung dieses
Phianomens konnte eine durch die Zugverformung induziertes Wachstum
der Teilchen sein. Maruyama et al. zeigten, dass es unter Langzeitkriech-
belastungen zu einem abnormalen Wachstum der M,;C¢-Karbide kommt,

wohingegen sich bei einem Auslagerungsversuch bei gleichen Temperatu-
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ren die Teilchengrofle nicht dndert [68]. Es besteht auch die Moglichkeit,
dass bei der Auswertung der TEM-Aufnahmen kleine Karbide bzw. Karbo-
nitride beriicksichtigt wurden, die bei 700 °C schneller wachsen. Da mit dem
TEM nicht jedes Teilchen auf seine chemische Zusammensetzung gepriift
werden kann, miissten fiir eine genauere Bestimmung der Teilchengréf3e ge-
gebenenfalls weiteres Untersuchungsmethoden herangezogen werden (z.B.
die Atomsonde oder Neutronenbeugung).

Frithere Untersuchungen an mod. 9Cr-1Mo Stihlen zeigten, dass die Ost-
wald-Reifung zu einer Vergroberung der M,;Cq-Karbide wihrend Kriech-
versuchen bei hohen Temperaturen fiihrt [126]. Es konnte zudem gezeigt
werden, dass M,;C¢-Karbide, die in der Nihe von ehemaligen Austenit-
korngrenzen liegen, deutlich schneller wachsen [140, 141]. Dies konnte
auch der Grund fiir die sehr groBe M,;Cgs-Ausscheidung in Abbildung 5.5
sein. Die- Verdnderungen bzw. Instabilitit des Gefiiges sind fiir die Anwen-
dung des Werkstoffs unerwiinscht, da sie die mechanischen Eigenschaften

negativ beeinflussen konnen und so zu kiirzeren Lebensdauern fiihren.

Die TEM-Untersuchungen an ODS T91 Proben, die bei hohen Temperatu-
ren im Zugversuch getestet wurden, zeigen viele Versetzungen, die sich an
der Grenzfliche zwischen Y,0O5-Partikeln und Matrix befinden. Die starken
Wechselwirkungen der Versetzungen mit den Teilchen bei moderaten Tem-
peraturen unterhalb von 500 °C fiihren bei einer plastischen Verformung zu
einer ausgeprigten Kriimmung der Versetzungslinien. Bei 700 °C sind die
Versetzungen immer noch an den Y,O;-Partikeln verankert. Sie bauchen
sich jedoch deutlich weniger aus und stauen sich auf einer Seite der Korner
auf (vgl. Abbildung 5.6). Dies wird auch in der englischsprachigen Literatur
als ,,pile up” bezeichnet.

Die TEM-Untersuchungen des Gefiiges und der Versetzungsstruktur korre-
lieren sehr gut mit dem im Zugversuch beobachteten Verformungsverhalten
und den mechanischen Eigenschaften des Materials (vgl. Abbildung 5.7).
Die hohe Festigkeit bei T /T,, < 0,4 resultiert aus der starken Hindernis-
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wirkung der Y,O;-Partikel auf die Versetzungen. Um die Versetzungsbe-
wegung aufrecht zu erhalten ist eine groflere Schubspannung nétig, da sich
die Versetzungen zwischen den fein verteilten Oxidpartikeln ausbauchen
miissen. Ist die Kriimmung einer Versetzungslinie stark genug, ziehen sich
Versetzungssegmente mit unterschiedlichem Vorzeichen an, rekombinie-
ren und hinterlassen einen sogenannten Versetzungs- bzw. Orowan-Ring
um die Teilchen (sieche Orowan-Mechanismus in Abbildung 2.3). Im Be-
reich der Hochtemperaturverformung, d.h. bei Temperaturen oberhalb von
0,4 - T,,, wird das Verformungsverhalten durch thermisch aktivierte Prozes-
se dominiert. Stufenversetzungen konnen beispielsweise durch Diffusion
von Leerstellen oder Matrixatomen an den Versetzungskern die Hindernisse
iiberklettern. Folglich nimmt die Festigkeit des Materials ab. Die ODS-
Stihle zeigen selbst bei hoheren Temperaturen eine groflere Festigkeit als
das Matrixmaterial (vgl. Abbildung 5.3 (a)). Dies liegt an einem weite-
ren Effekt der Y,O5-Partikel auf die Versetzungsbewegung, der als (,,back
side pinning) bezeichnet wird. Die Grenzfliche zwischen Matrix und Teil-
chen ist fiir den Teil einer Versetzung, der das Hindernis durch Klettern
iiberwunden hat, energetisch am giinstigsten (vgl. Abbildung 5.6). Somit
werden die Versetzungen auf der Riickseite der Y,0O5-Partikel festgehalten.
Es ist folglich nicht das Uberwinden der Oxidpartikel, sondern das Ablosen
der Versetzungen von den Teilchen, das die Festigkeit bei hohen Tempera-
turen bestimmt [142, 143].
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Zusammenfassung

ODS T91 besitzt eine sehr gute Hochtemperaturwiderstandsfiahigkeit
und stellt im Vergleich zu anderen ODS-Legierungen einen guten
Kompromiss zwischen hoher Festigkeit und ausreichender Verform-
barkeit dar.

Die wichtigsten Mechanismen, die zur Festigkeit von ODS T91 bei-
tragen sind: Dispersionshértung, Hiartung durch Subkorngrenzen und
die hohe Versetzungsdichte. Eine einfache lineare Superposition der
einzelnen Beitrdge fiihrt zu keinem sinnvollen Ergebnis. Im Gegen-
satz dazu eignet sich die RMS-Methode deutlich besser zur Abschiit-
zung der kritischen FlieBspannung.

Im verformten Zustand des Materials bauchen sich die Versetzungen
bei T/T,, < 0,4 durch die starke Hinderniswirkung der Teilchen auf
die Versetzungsbewegung aus und iiberwinden die Partikel mittels

Orowan-Mechanismus.

Thermisch aktivierte Kletterprozesse fiihren bei T'/T,,, > 0,4 zu gera-
den Versetzungslinien und zum Aufstauen von Versetzungen (,.pile-

ups“) an den Korngrenzen.

Es konnte nach der Verformung fiir allen Temperaturen keine Ande-
rung der Form und Grofle der Korner festgestellt werden. Die Grofie
der Y,0;-Partikel nimmt jedoch leicht zu. Dies wird moglicherweise

durch die bei der Verformung induzierten Spannungen verursacht.

Es wurde eine ausgeprigte Vergroberung von M,;C¢-Karbiden in der
Nihe von ehemaligen Austenitkorngrenzen festgestellt. Diese Ver-
groberung kann sich negativ auf die mechanischen Eigenschaften
auswirken und speziell die Zeitstandfestigkeit unter Kriechbeanspru-

chungen reduzieren.
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5.2 Ermiidungsverhalten bei anwendungsnahen
Temperaturen

Dieser Abschnitt behandelt das Ermiidungsverhalten von ODS T91 bei an-
wendungsnahen Temperaturen im Bereich von 500 bis 650 °C. Die Untersu-
chungen dienen dem Verstidndnis des viskoplastischen Verformungsverhal-
tens F/M-ODS-Stéhle unter zyklischer Belastung und werden in Kapitel 6
zur physikalischen Anpassung und Validierung der Modellparameter eines
viskoplastischen Stoffgesetzes verwendet. Im ersten Abschnitt wird das zy-
klische Ver- bzw. Entfestigungsverhalten mittels der Wechselverformungs-
kurven und den zyklischen o-g-Kurven untersucht und quantifiziert. Im
zweiten Abschnitt werden die ermittelten Lebensdauern mit den zyklischen
Materialkenngréfen aus den Ermiidungsversuchen durch eine empirische
Lebensdaueranalyse miteinander korreliert. Die TEM-Untersuchungen in
Abschnitt 5.2.3 dienen dem Verstindnis iiber die Mechanismen der Hoch-
temperaturwechselverformung. Zum Schluss wird das Wechselverformungs-
verhalten und die Ermiidungswiderstandsfihigkeit diskutiert und mit den

Ergebnissen der TEM-Untersuchungen korreliert.

5.2.1 Wechselverformungsverhalten

Die Wechselverformungskurven von ODS T91 sind fiir 500, 550, 600 und
650 °C und verschiedene Dehnamplituden in Abbildung 5.8 (a) dargestellt.

Sie zeigen die Spannungsamplitude o, aus den o-g£-Hysteresen in Ab-
hingigkeit von der Zyklenzahl N (vgl. Abschnitt 3.2.4). Fiir die meisten
Ermiidungsversuche nehmen die Spannungsamplituden wihrend der ge-
samten Lebensdauer ab. Dies wird als kontinuierliches Wechselentfesti-
gungsverhalten ohne Sittigung bezeichnet. Einige Versuche zeigen zudem
zu Beginn der Wechselbelastung eine leichte zyklische Verfestigung. Das
Wechselverformungsverhalten ist mit dem F/M-Stihle (z.B.: (G)P91/T91,
P92, X20, E911, F82H und Eurofer97), die nicht durch Oxidpartikel verstérkt
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Abbildung 5.8: Logarithmische Auftragung der Spannungsamplitude als Funktion
der Zyklenzahl von ODS T91 bei 500, 550, 600 und 650 °C und
verschiedenen Dehnamplituden.
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Abbildung 5.9: Charakteristisches Wechselverformungsverhalten von ODS T91.

sind, vergleichbar [13, 144, 145, 146, 147]. Die gesamte Lebensdauer bis
zum Versagen kann fiir diese Stihle in drei charakteristische Bereiche unter-
teilt werden [13]. Deutlicher wird diese in der nicht-logarithmischen bzw.
der normierten Darstellung (siehe Abbildung 5.9). Die Aufteilung wird wie

folgt vorgenommen:

1. Der Bereich I ist gekennzeichnet durch die gro3te Abnahme der Fes-
tigkeit und umfasst ca. 30 % der Lebensdauer (N/Np < 0,3). Die
anfangliche zyklische Entfestigung ist bei 500°C am groften und
wird mit zunehmender Temperatur geringer. Die Entwicklung der
Spannungsamplitude verlduft in den ersten Zyklen je nach Tempera-
tur und Dehnamplitude unterschiedlich. Sie nimmt fiir die gréBeren
Dehnamplituden, €, = 0,7 und 0,9 %, in den ersten Zyklen zunichst
sehr stark mit der Zyklenzahl ab und wird gegen Ende des Bereichs I
flacher. Bei niedrigeren Dehnamplituden und hoheren Temperaturen

kann es anfiinglich zu einer leichten zyklischen Verfestigung kom-
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5 Viskoplastisches Verformungsverhalten

men, bevor das Material zyklisch entfestigt (sieche Abbildung 5.8,
LCF-Versuch bei 650 °C).

2. Der Bereich II ist charakterisiert durch eine nahezu lineare Abnahme
der Spannungsamplitude mit der Zyklenzahl. Er erstreckt sich iiber
den groBten Teil der gesamten Lebensdauer (0,3 < N/Np < 0,8). An-
ders als in den meisten Lehrbiichern fiir eine Vielzahl an Materialien
beschrieben [83], zeigt ODS T91 keine zyklische Stabilisierung bzw.
Sattigung.

3. Im Bereich III fillt die Maximalspannung bis zum Ende der Lebens-
dauer stark ab (N/Ng > 0,8). Der beschleunigte Spannungsabfall un-
ter Zugbelastung beruht auf der Bildung und dem Wachstum eines

Ermiidungsrisses.

Die LCF-Versuche wurden fiir jede Testbedingung drei Mal wiederholt.
Dies ermoglicht eine Abschitzung der Streuung der Bruchlastspielzahlen.
Aus Ubersichtsgriinden wird in den Abbildungen 5.8 (a) und (b) sowie Ab-
bildung 5.23 nur eine Wechselverformungskurve je Temperatur und Deh-
namplitude abgebildet. Fiir die Auswertung der Lebensdauer und der zy-
klischen Materialkenngréfen wurden alle Messkurven beriicksichtigt. Trotz
identischer Versuchsbedingungen weichen die Spannungsamplituden teil-
weise voneinander ab. Der Unterschied zwischen den Spitzenspannungen
betrdgt im ersten Zyklus maximal ca. 28 MPa bei 500 °C und g, = 0,7 %.
Er wird mit zunehmender Temperatur geringer. Mogliche Ursachen fiir die
Abweichungen sind: Inhomogenititen im Probenmaterial, eine Vorbelas-
tung der kleinen Proben bei der Herstellung oder wihrend des Einbauens
und Temperaturschwankungen zwischen den Versuchen bzw. Temperatur-
gradienten in der Probe. Eine quantitative Abschédtzung der Ursachen fiir
die Abweichung konnte aufgrund der vielen Einflussfaktoren im Nachhin-

ein nicht durchgefiihrt werden.
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Die zyklische o-¢-Kurve (im Folgenden auch als ZSD-Kurve bezeichnet)
ist eine weitere Moglichkeit zur Beschreibung des zyklischen Ver- bzw. Ent-
festigungsverhaltens eines Werkstoffs. Zu ihrer analytischen Beschreibung
wird hier der Ansatz von Morrow [148] verwendet. Er stellt einen Zusam-
menhang zwischen der Spannungsamplitude im Sattigungszustand o, ; und

der dazugehorigen inelastischen Dehnamplitude &, her:
!
Cus = k/ga,in,sn s (5.8)

wobei k' und n’ als zyklischer Verfestigungskoeffizient bzw. -exponent be-
zeichnet werden.

Die zu Beginn des Abschnitts beschriebenen Wechselverformungskurven
zeigen das kontinuierliche zyklische Entfestigungsverhalten von ODS T91
(sieche Abbildung 5.8). Es findet keine Stabilisierung bzw. Sittigung der
Spannungsamplituden statt. Die Spannungsamplitude und inelastische Deh-
namplitude werden daher jeweils bei halber Lebensdauer ermittelt (vgl. Ab-
schnitt 3.2.4) [83]. Die Parameter n’ und K’ kénnen nun durch eine doppelt-
logarithmische Auftragung von o, iiber g, ;, bestimmt werden (siche Ab-
bildung 5.10). Sie sind in Tabelle 5.2 fiir die untersuchten Temperaturen
aufgelistet. Auffillig ist, dass der Verfestigungsexponent ' mit zunehmen-
der Temperatur nicht, wie erwartet, stetig zunimmt sondern bei 600 °C den
kleinsten Wert annimmt.

Die ZSD-Kurve kann analog zur Ramberg-Osgood-Beziehung [149] mit
diesen Parametern berechnet werden:

1/n
Ae Ao (AG) ’ (59

2 2E  \2K

wobei E der E-Modul ist. Aus dem Vergleich mit der monotonen ¢-£-Kurve
kann direkt auf das zyklische Ver- bzw. Entfestigungsverhalten geschlossen
werden.

Abbildung 5.11 zeigt die ZSD-Kurven von ODS T91 fiir 500, 550, 600
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Abbildung 5.10: Bestimmung des zyklischen Verfestigungskoeffizienten und
-exponenten von ODS T91 nach Morrow [148]. 6, und &, ;, wur-
den fiir N /2 bestimmt.

Tabelle 5.2: Zyklischer Verfestigungskoeffizient k' und -exponent n’ sowie monoto-
ne Parameter n und k von ODS T91 als Funktion der Temperatur.

¥/°C K/MPa #/- k/MPa n/-

500 956 0,074 1303 0,103
550 883 0,086 - -

600 668 0,069 1013 0.137
650 517 0,071 880 0.160
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Abbildung 5.11: Vergleich der zyklischen mit der monotonen o-£-Kurve von ODS
TI1 fiir unterschiedliche Temperaturen.

und 650°C im Bereich der untersuchten Dehnamplituden zusammen mit
den Erstbelastungskurven der LCF-Versuche fiir €, = 0,9 %. Es ist direkt
ersichtlich, dass ODS T91 bei einer dehnungskontrollierten Wechselbelas-
tung entfestigt. Die zyklische Entfestigung wird mit zunehmender Tempe-
ratur geringer. Die Verfestigungsexponenten und ein Vergleich der ZSD-
Kurven mit den monotonen FlieBkurven zeigen zwar, dass ODS T91 unter
Ermiidungsbelastungen entfestigt, der komplexe Verlauf der zyklischen Ent-

festigung aus den Wechselverformungskurven wird jedoch nicht abgebildet.

5.2.2 Ermiidungswiderstandsfahigkeit

Die Ermiidungswiderstandsfahigkeit bei konstanter Dehnamplitude ist eine
wichtige Werkstoffeigenschaft fiir die Auslegung von Bauteilen, die im Be-
trieb einer zyklischen Belastung ausgesetzt sind. Dies gilt insbesondere fiir

strukturelle Komponenten, die bei thermischen Wechselbelastungen durch
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Tabelle 5.3: Lebensdauer von ODS T91 aus je drei LCF-Versuchen in
Abhingigkeit von Temperatur und Dehnamplitude mit Mittelwert und

Standardabweichung.
Np [ - fiir
&l % 500°C 600 °C 650°C
1560 1189 953
0,5 1635 1600 1141
1844 863 1136

Np+oy, 1680+147 1217+369 1077+107

503 658 470
0,7 347 434 480
857 355 567

Np+on, 5694261 482 £157 506+£53

293 195 205
0,9 256 313 162
374 337 211

Np+oy, 307+60 281+76 193 £27

das umgebende Material in ihrer Verformung eingeschrénkt sind [83]. Im
folgenden Abschnitt wird die Ermiidungswiderstandsfahigkeit, d.h. die er-
tragbare Anzahl an Zyklen bis zum Versagen der Proben im dehnungskon-
trollierten LCF-Versuch, mit der gesamten, inelastischen und elastischen
Dehnamplitude korreliert und mit dem Matrixmaterial verglichen.

Die Bruchlastspielzahlen wurden aus den Wechselverformungskurven, wie
in Abschnitt 3.2.4 beschrieben, bestimmt. Sie sind in Tabelle 5.3 in Abhing-
igkeit von Temperatur und Dehnamplitude zusammengefasst und in Abbil-

dung 5.12 dargestellt. Tendenziell nimmt die Lebensdauer mit zunehmen-
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Dehnamplitude, ¢, / % £ 10-35-1

Abbildung 5.12: Einfluss der Temperatur und der Belastungsamplitude auf die
Lebensdauer von ODS T91.

der Temperatur und Dehnamplitude ab. Der Einfluss der unterschiedlichen
Belastungsamplituden ist im Vergleich zur Temperatur in den untersuchten
Bereichen stirker. Zur Abschitzung der Streuung in den Lebensdauerdaten
ist zusitzlich der Mittelwert Ng und die Standardabweichung oy, ange-
geben. Sie ist bei 500 °C und g, = 0,7 % mit beinahe 50 % beziiglich des
Mittelwerts am groBten. Die Streuung der Lebensdauer wird bei hoheren
Temperaturen und grofleren Belastungsamplituden, d.h. mit zunehmender

inelastischer Verformung, kleiner.

Coffin [150] und Manson [151] entdeckten fiir metallische Werkstoffe un-
abhiéngig voneinander einen empirischen Zusammenhang zwischen der Le-
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Tabelle 5.4: Parameter der Manson-Coffin Beziehung von ODS T91 bei 500, 550,
600 und 650 °C.

0/°C - gyl

500 —-0,62 0,24
550 -0,53 0,14
600 -0,50 0,12
650 —-048 0,12

bensdauer Np bzw. der Anzahl der Lastwechsel bis zum Versagen 2Np und

der inelastischen Dehnamplitude Ag;, /2:

AE;y,
2

=&} (2Np)°, (5.10)

wobei € der Ermiidungsduktilititskoeffizient und ¢’ die Ermiidungsdukti-
litit ist. ¢ liegt fiir Metalle im Bereich zwischen —0,7 und —0,5 [82]. Die
Manson-Coffin-Beziehung beschreibt das Ermiidungsverhalten im Kurz-
zeitermiidungsbereich N3 < 10*, wenn die inelastische Dehnung lebens-
dauerbestimmend ist.

€ und ¢’ ergeben sich aus der doppelt-logarithmischen Auftragung der in-
elastischen Dehnamplitude als Funktion der Lastwechsel bis zum Bruch
(siehe Abbildung 5.13). Sie sind in Tabelle 5.4 fiir die untersuchten Tempe-
raturen zusammengefasst. Die Ermiidungsduktilitét liegt fiir 500, 550 und
600 °C in dem oben genanten fiir metallische Werkstoffe typischen Bereich
zwischen —0,7 und —0,5. Fiir 650 °C ist der Wert etwas zu grof3. Die Stei-
gungen der inelastischen Linien nehmen mit zunehmender Temperatur ab
(sieh schwarzer Pfeil), wobei sie fiir grofe inelastische Dehnungen bzw. ge-

ringe Lastwechsel zusammenlaufen.

Im Bereich der Langzeitermiidung wird die Lebensdauer durch die elasti-
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Abbildung 5.13: Inelastische Dehnamplitude als Funktion der Lastwechsel bis zum

Versagen von ODS T91 bei unterschiedlichen Temperaturen.
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Abbildung 5.14: Elastische Dehnamplitude als Funktion der Lastwechsel bis zum

Versagen von ODS T91 bei unterschiedlichen Temperaturen.
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Abbildung 5.15: Gesamtdehnamplitude als Funktion der Lastwechsel bis zum Ver-
sagen von ODS T91 bei unterschiedlichen Temperaturen.

sche Dehnamplitude bestimmt. Eine verldssliche Anpassung der Basquin-
Gl. [152] und somit die Prognose der Lebensdauer ist jedoch nicht méglich,
da zu wenig Ermiidungsdaten fiir geringere Dehnamplituden ermittelt wur-
den. Um die Lebensdauerdaten trotzdem besser vergleichen zu kénnen, wur-

de die elastische Dehnamplitude mit folgender Fit-Funktion angepasst:
€ael = a1 (2Np)® (5.11)

wobei a; und a; temperaturabhingige Konstanten sind. Mit Gl. 5.10 gilt fiir
die Gesamtdehnamplitude:

€a = Euel -+ Eain = a1 (2NB)™ + &5 (2Np)° . (5.12)

Gl. 5.11 wurden mit OriginPro® an die jeweiligen Daten angepasst (siche

Abbildung 5.14) und die Parameter in Tabelle 5.5 zusammengefasst.
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Tabelle 5.5: Konstanten zur Beschreibung der elastischen Dehnamplitude als Funk-
tion der Lastwechsel bis zum Versagen fiir unterschiedliche Tempera-
turen.

¥ /°C ai ap

500 0,0053 —0,049
550 0,0048 —0,049
600 0,0045 —0,046
650 0,0033 —0,029

Die elastischen Linien verlaufen nahezu horizontal, d.h. sie hingen fiir die
untersuchten Temperaturen kaum von der Belastungsamplitude ab. Zudem
ist der elastische Verformungsanteil fiir ODS T91 aufgrund seiner Hoch-
temperaturfestigkeit relativ grol. Er nimmt mit zunehmender Temperatur
ab (siehe schwarzer Pfeil in Abbildung 5.14), wohingegen der inelastische
Anteil dominanter wird.

Der Schnittpunkt der inelastischen mit elastischen Linie trennt zwei Be-
reiche der Dehnungswdohlerlinie. Er wird auch als Ubergangsermiidungs-
lebensdauer N; bezeichnet. N; verschiebt sich mit zunehmender Tempera-
tur zu geringeren Belastungsamplituden und lédngeren Lebensdauern. Bei
groBen Dehnamplituden dominiert der inelastische Verformungsanteil und
der elastische Anteil ist vernachléssigbar. In der Folge nihert sich die inelas-
tische Linie der Dehnungswdohlerlinie asymptotisch an. In diesem Bereich
kann die Dehnungswdohlerlinie in erster Niaherung durch die Manson-Coffin-
Beziehung beschrieben werden. Im Gegensatz dazu iiberwiegt fiir geringe
Belastungsamplituden der elastische Anteil und die inelastische Dehnung
ist vernachlissigbar gering. Hier nihert sich die elastische Linie, die durch
die Basquin-Beziehung beschrieben werden kann, der Dehnungswdohlerlinie
immer weiter an. Die Lebensdauerdaten von ODS T91 liegen etwa in diesem

Ubergangsbereich. Bei 600 °C liegt die Ubergangsermiidungslebensdauer in
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etwa in der Mitte der fiir die Belastungsamplituden erhaltenen Lebensdau-
ern. Bei 650 °C ist die inelastische Dehnung etwas dominanter, wohinge-
gen bei 500 °C die elastische Dehnung iiberwiegt. Die Lebensdauer kann
in guter Ubereinstimmung durch die Manson-Coffin-Beziehung beschrie-
ben werden. Um die Parameter fiir die Basquin-Beziehung ausreichend zu
bestimmen, sind, wie oben erwihnt, zu wenig Daten verfiigbar. Zudem ist
die Steigung der elastischen Linie sehr klein. Dies erschwert eine exakte
Beschreibung, da eine kleine Anderung der elastischen Dehnung zu groRen
Abweichungen in der Lebensdauer fiihrt.

5.2.3 Gefiigeentwicklung nach zyklischer Beanspruchung

Im Folgenden Abschnitt werden die Ergebnisse der TEM-Untersuchungen
des ermiideten ODS T91 vorgestellt. Die TEM-Proben wurden, wie in Ab-
schnitt 3.3.2 beschrieben, nach dem Versagen der Proben im LCF-Versuch
pripariert. Der Schwerpunkt dieser Untersuchungen liegt auf der Entwick-
lung der Versetzungsanordnungen in Abhéngigkeit von der Versuchstem-
peratur und der Belastungsamplitude. Die Versetzungsstrukturen variieren
mit zunehmender Temperatur von dichten und ungeordnet bis hin zu gera-
den und gleichméfBigen Anordnungen. Die Entstehung von Versetzungszell-
strukturen, -biindeln oder persistenten Gleitbdandern wurde nicht beobachtet.

Geflige nach LCF-Versuch bei 500 °C

Abbildung 5.16 (a) zeigt eine Hellfeld- (HF)-Aufnahme einer TEM-Probe,
die nach einem LCF-Versuch bei 500 °C und g, = 0,7 % hergestellt wurde.
Die indizierten Beugungsbilder, 1) nahe der -Fe- [I 12} - und ii) «-Fe-[011]-
Zonenachse, sind fiir den ausgewihlten Bereich in den eingefiigten Aus-
schnitten rechts oben und unten dargestellt. Fiir z = [011],_p, wurde die
Probe um a = 9,48° verkippt. Die feine Kornstruktur, die schon im Aus-
gangszustand des Materials zu beobachten war (vgl. Abschnitt 4.2), bleibt
nach der zyklischen Belastung nahezu erhalten. Zusétzlich ist die Verset-
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z = [112]

Abbildung 5.16: TEM- (a) HF- bzw. (b) bis (d) DF-Aufnahmen zeigen sehr dich-
te und wirre Anordnung von Versetzungen nach einem LCF-
Versuch, der bei 500 °C und g, = 0,7 % durchgefiihrt wurde. (b)
Gerade verlaufende Versetzungen mit maximalem Kontrast fiir
&= (011) sind fiir (c) § = (211) und (c) g = (110) unsichtbar.
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zungsdichte weiterhin sehr hoch. Die Versetzungen zeigen keine spezifische
Anordnung und sind dicht und ungeordnet in den einzelnen Kornern bzw.
Subkornern verteilt. Das Gefiige dhnelt der typisch F/M-Struktur. Weitere
Aufnahmen bei gleicher Temperatur zeigten keinen merklichen Einfluss der
unterschiedlichen Dehnamplituden auf die Versetzungsstruktur.

Die Dunkelfeld- (DF-)Aufnahmen in Abbildung 5.16 (b) bis (d) zeigen die
in Abbildung 5.16 (a) markierte Stelle fiir verschiedene Beugungsbedingun-
gen. Fiir g = (011) sind die mit roten Pfeilen markierten Versetzungen deut-
lich sichtbar. Im Gegensatz dazu zeigen die DF-Aufnahmen fiir die Beu-
gungsvektoren § = (211) und § = (110) eine vollstindige Ausloschung des
Versetzungskontrasts. Diese Versetzungen verlaufen im Vergleich zu den
ungeordneten Versetzungen gerade und sind im HF nicht sichtbar.

Das Ausloschungskriterium fiir Versetzungen ist gegeben durch [153]:

gb=0 (5.13)

wobei b der Burgersvektor ist. Anhand dieses Kriteriums kann b fiir min-
destens zwei vollstandige Ausloschungen bestimmt werden, da b parallel zu
g1 X g verlauft. Wie oben bereits erw#hnt, verschwindet fiir § = (211) und
g = (110) der Versetzungskontrast. Das Vektorprodukt beider Beugungs-
vektoren ergibt einen Burgersvektor von b= :I:% [111]. Er entspricht dem
Burgersvektor fiir krz-Kristallsysteme b = L.

Tabelle 5.6 fasst die Werte fiir g -b der Beugungsbedingungen in Abbildung
5.16 b) bis d) und der mdglichen Burgersvektoren b = 3 (111) zusammen.
Gl. 5.13 ist nur fiir b = :i:% [111] und die beiden Beugungsbedingungen
g = (211) sowie g = (110) gleichzeitig erfiillt. Zusitzlich nimmt Gl. 5.13
fiir die Beugungsbedingung g = (OTI) mit sehr starkem Versetzungskon-
trast den Wert £2 an. Dies unterstreicht das Ergebnis fiir b= :I:% [lil] .Da
b parallel zur Versetzungslinie in Abbildung 5.16 (d) verlduft, kann ange-
nommen werden, dass die geraden Versetzungssegmente Schraubencharak-
ter haben (vgl. Abbildung 5.17).
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Tabelle 5.6: Werte des Ausloschungskriteriums fiir die Beugungsbedingungen g
in Abbildung 5.16 b) bis d) und verschiedene Burgersvektoren b =
1
5 (111).

Sws Ausléschung  +£17111]  +£5[T11] +

ST
—
—
—
—_
—
|—
—
—_—
—_
—
—

2
011 nein 0 0 +2 +2
211 ja +2 +2 0 +4
110 ja +2 0 0 +2

Stufen-
_— ——
versetzungen:
/ e

\ - @ —

Schrauben- —
versetzungen:
Hellfeld:
* 2t Dunkelfeld
unkelreld:
° @ °
e o o . . o o o
o @ o ]g ° .@ i»
e o o e o o

Abbildung 5.17: Schematische Darstellung des Versetzungskontrasts fiir Stufen-
und Schraubenversetzungen nach [154].
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5 Viskoplastisches Verformungsverhalten

Abbildung 5.18: TEM-HF: Ausbauchen der Versetzungen an Oxidpartikeln zeigen
starke Hinderniswirkung der Teilchen auf die Versetzungsbewe-
gung bei 500 °C.

Die HF-Aufnahme in Abbildung 5.18 zeigt einen Bereich der 500 °C Probe
mit mehreren Kornern, die eine Vielzahl an Oxidpartikeln und Versetzungen
enthalten. Die Versetzungslinien bauchen sich deutlich zwischen den Oxid-
partikeln aus und belegen die starke Hinderniswirkung auf die Versetzungs-
bewegung. Der vergroflerte Ausschnitt zeigt, wie sich zwei Versetzungsseg-
mente auf der Riickseite eines Teilchens gegenseitig anziehen. Dies ist ein
weiteres Indiz, dass bei 500 °C der Orowan-Mechanismus der dominierende
Hiartungsmechanismus ist (vgl. Abschnitt 2.2.1 und 5.1.3). Weitere Verset-
zungen sind an der Grenzfliache zwischen Teilchen und Matrix gepinnt.

Gefilige nach LCF-Versuch bei 600 °C

Abbildung 5.19 zeigt exemplarisch die Versetzungsstruktur nach einem
LCF-Versuch, der bei 600°C und einer Dehnamplitude von &, = 0,5%
durchgefiihrt wurde. Die Probe ist Nahe der [111]-Zonenachse orientiert
und wurde fiir die DF-Aufnahmen leicht verkippt, um jeweils andere Beu-
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5.2 Ermiidungsverhalten bei anwendungsnahen Temperaturen

gungsreflexe anzuregen. Die Versetzungsdichte ist etwas geringer als bei
500 °C. In den einzelnen Kornern bzw. Subkornern gibt es neben den Be-
reichen mit dichten und ungeordneten Versetzungen auch versetzungsfreie
Bereiche. Im Vergleich zu 500 °C ordnen sich vermehrt geradlinige Ver-
setzungen parallel zueinander an. Der Versetzungscharakter konnte nicht
bestimmt werden, da nur eine Beugungsbedingung fiir § = (ITO) Zu einer
vollstindigen Ausloschung einiger Versetzungen fiihrte (siche Pfeile in Ab-
bildung 5.19 (c)).

Die STEM-HAADF-Aufnahme (Abk.: engl.Scanning Transmission Elec-
tron Microscopy High-Angle Annular Dark Field) in Abbildung 5.20 zeigt
deutlich die hohe Versetzungsdichte und die starke Wechselwirkung der
Versetzungen mit den Dispersoiden. Die meisten Versetzungen sind an den
Oxidpartikeln verankert und sind teilweise sehr stark gekriimmt.

Geflige nach LCF-Versuch bei 650 °C

Abbildung 5.21 (a) zeigt die TEM-HF-Aufnahme nach einer zyklischen
Belastung bei 650 °C und einer Dehnamplitude von &, = 0,5 %. Das da-
zugehorige Beugungsbild i) nahe der [101]-Zonenachse ist dem Einschub
oben links zu entnehmen. Ein weiteres Beugungsbild ii) wurde nach einer
Verkippung um o = 6,23° fiir den selben Probenbereich aufgenommen. Die
DF-Aufnahmen in Abbildung 5.21 (b) bis (e) zeigen das gleiche Korn fiir
verschieden Beugungsbedingungen.

Die Versetzungsdichte ist deutlich geringer als bei 500 und 600 °C. Nur ver-
einzelt gibt es Bereiche mit dichten und ungeordneten Versetzung. Die meis-
ten Versetzungen sind parallel zueinander angeordnet und zeigen einen ge-
raden Verlauf. Thre Versetzungslinien schneiden sich unter einem bestimm-
ten Winkel, d.h. die Versetzungsbewegung findet auf zwei unterschiedlichen
Gleitsystemen statt. Dies wird auch als ,,double slip cross-over* bezeichnet.
Die Oxidpartikel liegen auf den Versetzungslinien, d.h. sie wirken immer

noch als Hindernisse fiir die Versetzungsbewegung. Der Charakter der Ver-
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Abbildung 5.19: a) TEM-HF der Versetzungsstruktur nach einem LCF-Versuch,
der bei 600 °C und &, = 0,5 % durchgefiihrt wurde. DF fiir (b)
100 g = (101) und (c) g = (110).
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Abbildung 5.20: STEM-HAADF-Aufnahme zeigt hohe Versetzungsdichte und
starke Wechselwirkung zwischen Versetzungen und Dispersoiden
bei 600 °C.

setzungen ist mit den vorliegenden Beugungsbedingungen nicht eindeutig
bestimmbar, da nur fiir § = (34_13) eine vollstindige Ausloschung einiger
horizontal verlaufender Versetzungen eingestellt werden konnte.

Die KorngroBe in Abbildung 5.21 ist grofier als bei 500 °C und 600 °C bzw.
als im Ausgangszustand des Materials. Die feine Kornstruktur mit Subkorn-
grenzen ist nicht mehr oder nur noch vereinzelt zu erkennen.

Abbildung 5.22 zeigt eine STEM-HAADF-Aufnahme nach einem LCF-
Versuch, der bei 650 °C und einer Dehnamplitude von &, = 0,9 % durch-
gefiihrt wurde. Es sind viele Korner erkennbar, die einen Korndurchmesser
grofler als 1 um aufweisen. Die F/M-Gefiigestruktur ist kaum noch vorhan-
den. Zusitzlich zeigen die feinen hellen Linien innerhalb der K&rner den
geradlinigen Verlauf der parallel angeordneten Versetzungen.
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5 Viskoplastisches Verformungsverhalten

Abbildung 5.21: (a) TEM-HF zeigt Versetzungsstruktur nach einem LCF-Versuch,
der bei 650 °C und &, = 0,5 % durchgefiihrt wurde. (b) bis (e)
DF-Aufnahmen fiir verschiedene Beugungsvektoren.
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Abbildung 5.22: STEM-HAADF-Aufnahme zeigt teilweise Vergroberung der
Gefiigestrukturen und parallel angeordnete Versetzungen nach
einem LCF-Versuch, der bei 650 °C und &, = 0,9 % durchgefiihrt
wurde.

5.24 Diskussion
Wechselverformungsverhalten

Die Wechselverformungskurven in Abbildung 5.8 zeigen das kontinuierli-
che zyklische Entfestigungsverhalten von ODS T91. Generell nimmt die
Spannungsamplitude mit jedem Zyklus ab. Fiir hohe Temperaturen und ge-
ringe Dehnamplituden findet in den ersten Zyklen der LCF-Versuche eine
leichte zyklische Verfestigung statt. Das zyklische Entfestigungsverhalten
des ODS-Stahls ist vergleichbar mit dem der konventionellen F/M-Stihle,

wobei die gesamte Lebensdauer bis zum Versagen in drei Bereiche geglie-
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5 Viskoplastisches Verformungsverhalten

dert werden kann [13]. Im ersten Bereich entfestigt ODS T91 am stédrksten
bevor die Wechselverformungskurven in einen deutlich flacheren, linea-
ren Verlauf iibergehen. Die Hysteresen zeigen keine Stabilisierung, d.h. die
Spannungsamplitude nimmt wihrend der gesamten Lebensdauer ab. Am
Ende fillt die Festigkeit aufgrund der Schidigung des Kontinuums deutlich
ab.

Die zyklische Entfestigung teilchen- bzw. ausscheidungsgehirteter Mate-
rialien kann durch mehrere Mechanismen erkléart werden [82]:

* Wiederauflosung von metastabilen Ausscheidungen, wenn diese von
Versetzungen geschnitten werden und ihr Radius unter den kritischen

Keimbildungsradius fillt.

 Uberalterung und das damit verbundene Wachstum von Ausschei-
dungen. Diese konnen die feine Subkornstruktur nicht mehr stabili-
sieren, welche in der Folge wichst oder verschwindet.

* Neuanordnung und Annihilation der durch die martensitische Phasen-
umwandlung induzierten Versetzungen, wodurch innere Spannungen

abgebaut werden.

Die TEM-Untersuchungen der ermiideten Proben in Abschnitt 5.2.3 zeigen,
dass die Y,0O5-Partikel bzw. die groBeren M,;C¢-Karbide nicht von Verset-
zungen geschnitten werden. Das Schneiden von Teilchen ist nur méglich,
wenn diese kohédrent mit der Matrix verbunden und ausreichend klein sind
[59]. Die HRTEM-Untersuchungen der Y,O;-Partikel in Abschnitt 4.2
zeigen zwar eine Orientierungsbeziehung zwischen Teilchen und Matrix,
Kohirenz wurde jedoch nicht festgestellt (siehe Abbildung 4.6).

Die Karbide an den Korngrenzen zeigen entsprechend den Untersuchungen
der Zugproben (vgl. Abschnitt 5.1.2) ein deutliches Wachstum wihrend der
Verformung bei hoheren Temperaturen. In der Folge ist eine Vergroberung
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der martensitischen Subkornstruktur zugunsten globularer Korner zu beob-
achten.

Die TEM-Untersuchungen der Versetzungsstruktur konnten qualitativ zei-
gen, dass die Neuanordnung und Annihilation der Versetzung die Haupt-
ursache fiir die zyklische Entfestigung ist. Die anfiinglich sehr hohe Ver-
setzungsdichte, die durch die martensitischen Phasenumwandlung entsteht,
nimmt mit zunehmender Temperatur stéirker ab. Die Versetzungsstruktur un-
terscheidet sich bei 500 °C kaum vom Ausgangszustand des F/M-Materials.
Die Versetzungen liegen sehr dicht und ungeordnet vor. Das Gefiige ent-
spricht dem des getemperten Martensits (vgl. Abbildung 4.2). Vereinzelt
sind gerade Versetzungssegmente mit Schraubencharakter zu erkennen. Sie
konnen bei den Versuchstemperaturen Quergleiten und somit die Oxidpar-
tikel leichter umgehen. Somit sind sie relativ frei beweglich. Andere Ver-
setzungssegmente sind bei 500 °C, dhnlich wie bei den Zugversuchen, sehr
stark gekriimmt. Die Versetzungen bauchen sich zwischen den Dispersoiden
aus und bilden Orowan-Ringe (siehe Abbildung 5.18). Die starke Hindernis-
wirkung ist der Grund fiir die hohe Festigkeit des Materials bei 500 °C. Mit
zunehmender Temperatur werden die ungeordneten Bereiche mit hoher Ver-
setzungsdichte weniger. In den meisten Kornern verlaufen die Versetzungen
gerade und parallel zueinander. Thr gegenseitiger Abstand ist dhnlich. Die
Versetzungen bilden zwei Gruppen mit unterschiedlicher Orientierung, die
sich in einem bestimmten Winkel kreuzen. Die Versetzungsbewegung fin-
det somit auf zwei unterschiedlichen Gleitsystemen statt. Dies wird in der
englischsprachigen Literatur auch als ,,double slip crossover bezeichnet.

Das zyklische Ver- bzw. Entfestigungsverhalten von Metallen kann aus den
Ergebnissen der Zugversuche prognostiziert werden. Die Untersuchungen
von Smith et al. [155] haben gezeigt, dass die meisten Materialien mit einem
Verhiltnis der Zugfestigkeit zur Ersatzstreckgrenze R, /R0 grofier als 1,4
zyklisch verfestigen, wogegen solche Materialien mit einem Verhéltnis klei-

ner als 1,2 entfestigen. Fiir 1,2 < R, /Rp,o,z < 1,4 konnte entweder eine zy-
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klische Ver- oder Entfestigung festgestellt werden. Das Verhiltnis von R,, zu
Rp.0,, von ODS T91 betrigt 1,07 bei 500 °C (vgl. Abschnitt 5.1.1). Folglich
sollte, wie die LCF-Versuche zeigen, keine Verfestigung auftreten. Bei 600
und 650 °C betrigt R,,/Rp 02 1,22 und 1,2. Bei diesen Temperaturen wurde
fiir ODS T91 in den ersten Zyklen eine leichte Verfestigung festgestellt.

Die meisten Untersuchungen des Ermiidungsverhaltens F/M-Stihle zeigten
keine anfingliche Verfestigung [13, 146, 156]. Nagesha et al. konnte eine
dhnliche Zunahme der Festigkeit wie bei ODS T91 in den ersten Zyklen der
LCF-Versuche fiir mod. 9Cr-1Mo Stihle feststellen [144]. Es wurden drei

Moglichkeiten fiir die Verfestigung angenommen:
* Gegenseitige Wechselwirkung zwischen Versetzungen

* Bildung feiner Ausscheidungen an den Versetzungen wihrend des

Versuchs
* Wechselwirkung zwischen Versetzungen und gelosten Fremdatomen

Die elastischen Wechselwirkungen zwischen Versetzungen und geldsten
Fremdatomen lassen sich durch das Phidnomen der dynamischen Reckal-
terung erkennen. Ein Anzeichen hierfiir ist beispielsweise ein gezackter
Verlauf der FlieBkurven in einem bestimmten Bereich der Temperatur und
der Dehnrate. Dies konnte fiir ODS T91 nicht festgestellt werden (vgl. Ab-
schnitt 5.1.1). Da die leichte anfidngliche Verfestigung nur wenige Zyklen
betrifft und keine merklichen Auswirkungen auf das gesamte Wechselver-

formungsverhalten hat, wurde es nicht weiter untersucht.

Eine kritische Beurteilung der ZSD-Kurven in Abschnitt 5.2.1 zeigt, dass
sie zur Beschreibung des Wechselverformungsverhaltens F/M-ODS-Stihle
nicht ausreichen. Aufgrund des kontinuierlichen zyklischen Entfestigungs-
verhaltens konnen die zu ihrer Bestimmung notwendigen Materialkenn-
groflen (z.B.: Spannungsamplitude und inelastischen Dehnamplitude) nicht

fiir einen zyklisch stabilisierten Zustand bestimmt werden. Sie sind deshalb
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fiir eine gewisse Zyklenzahl bzw. fiir die halbe Lebensdauer definiert. Zu-
dem sind fiir eine ausreichende Anpassung des zyklischen Verfestigungs-
koeffizienten bzw. -exponenten aus Gl. 5.8 eine groflere Anzahl an LCF-
Versuchen mit unterschiedlichen Dehnamplituden nétig. Eine Vorhersage
des Wechselver- bzw. -entfestigungsverhaltens auflerhalb des untersuchten
Bereichs der Dehnamplituden fiihrt eventuell zu unrealistischen Ergebnis-
sen. Zusammenfassend ldsst sich festhalten, dass die ZSD-Kurven im an-
gepassten Bereich zwar vorhersagen, ob der Werkstoff zyklisch ver- oder
entfestigt, der komplexe Verlauf des Wechselverformungsverhalten kann je-
doch nicht abgebildet werden. Aus diesem Grund sollten zur Beschreibung
des kontinuierlichen zyklischen Entfestigungsverhaltens F/M-ODS-Stihle

die Wechselverformungskurven verwendet werden.

Fiir die Modellierung des Werkstoffverhaltens ist es hilfreich die Span-
nungsamplitude als Funktion der akkumulierten inelastischen Dehnung dar-
zustellen (siehe Abbildung 5.23). Die inelastische Verformung bewirkt eine
Anderung der Versetzungsdichte bzw. deren Anordnung und ist folglich mit
fiir das zyklische Ver- und Entfestigungsverhalten des Materials verantwort-
lich. Ein weiterer Vorteil dieser Auftragung ist eine bessere Vergleichbarkeit
zwischen unterschiedlichen Dehnamplituden.

Die Evolutionsgleichungen der isotropen Ent- bzw. Verfestigung viskoplas-
tischer Stoffgesetze beschreiben im Experiment den Verlauf der Spannungs-
amplitude beziiglich der Maximalspannung als Funktion der akkumulierten
inelastischen Dehnung (siehe Abbildung 5.24). In einem spiteren Kapitel
wird ihre physikalische Anpassung an die Versuchsdaten beschrieben (vgl.
Abschnitt 6.2.1). Die so erhaltenen Parameter sind ein MaB fiir die Entfes-
tigung und erlauben einen Vergleich mit anderer Materialien. Sie sind fiir
ODS T91 und zwei F/M-Stihle [13] in Tabelle 5.7 aufgelistet. Der Para-
meter Y. beschreibt, wie stark das Material relativ zur Spitzenspannung
des ersten Zyklus entfestigt. Die zyklische Entfestigung von ODS T91 ist

im Vergleich zu F82H mod. und Eurofer 97 um den Faktor drei geringer.
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Abbildung 5.23: Spannungsamplitude als Funktion der akkumulierten inelastischen
Dehnung von ODS T91 bei 500, 550, 600 und 650 °C und ver-
schiedenen Dehnamplituden.
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Abbildung 5.24: Vergleich des Wechselentfestigungsverhaltens von ODS T91 und
P91 [94] bei 500 °C und g, = 0,7 %.

Tabelle 5.7: Modellparameter der isotropen Entfestigung zur Quantifizierung der
zyklischen Entfestigung unterschiedlicher Materialien.

Material U/°C Yol — hil- Quelle

500 0,12 5,07-1073
ODS T91 600 0,11 5,43-1073
650 0,09 1,2-1073

450 0,308 1,7-1073
F82H mod. 550 0,346 1,87-1073  [13]
650 0377 425-1073

450 0293 1,85-1073
Eurofer 97 [13]
550 0,35 98-107*

109



5 Viskoplastisches Verformungsverhalten

Abbildung 5.24 veranschaulicht diesen Sachverhalt am Beispiel von ODS
T91 und P91 bei 500 °C. Dies ist ein Indiz fiir die stabilisierende Wirkung
der Oxidpartikel auf das zyklische Entfestigungsverhalten. Eine Verbes-
serung des Wechselverformungsverhaltens konnte auch fiir andere ODS-
Stéhle festgestellt werden [19, 100, 101, 102]. Chauhan et al. haben kiirzlich
gezeigt, dass hierbei eine homogene Verteilung der Teilchen eine wichtige
Rolle spielt [103]. Im Unterschied zu den nicht ODS-Stihlen wird ., fiir
ODS T91 mit zunehmender Temperatur kleiner. Eine Erkldrung fiir die ge-
ringere zyklische Entfestigung mit zunehmender Temperatur konnten stati-
sche und dynamische Erholungsprozesse sein, die schon wihrend des Hoch-
heizens oder bei der ersten Belastung die Festigkeit reduzieren. Die stati-
sche Erholung fiihrt zum Abbau von Eigenspannungen. Dabei lagern sich
Versetzungen um und 16schen sich gegenseitig aus. In der Folge nimmt die
Festigkeit ab. Bei der dynamischen Erholung kénnen Versetzungen wéhrend
der inelastischen Verformung durch Quergleiten oder diffusionskontrollierte
Kletterprozesse ihre Gleitebene verlassen. Versetzungen mit unterschiedli-
chen Vorzeichen konnen dadurch rekombinieren oder sich bei gleichen Vor-
zeichen zu energetisch giinstigeren Versetzungsanordnungen zusammentun.
Der Parameter i beschreibt die Steigung des linearen Bereichs der zykli-
schen Entfestigung bei einer Auftragung der Spannungsamplitude als Funk-
tion der akkumulierten inelastischen Dehnung (siehe Abbildung 5.24). Wie
VY, o nNimmt auch £ fiir den ODS-Stahl mit steigender Temperatur ab und fiir

die konventionellen 9Cr-Stihle zu.

Empirische Lebensdaueranalyse

Die Lebensdauer zyklisch belasteter Werkstoffe ist in den meisten Fillen
begrenzt. Ihre Vorhersage ist deshalb fiir die Auslegung von Bauteilen von
grofBtem Interesse. Eine Moglichkeit ist die empirische Lebensdauerana-
lyse. Sie verkniipft experimentell leicht zugidngliche Materialkenngrof3en

der LCF-Versuche (&,, €, und &, ;) mit der Anzahl der Lastwechsel bis
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zum Versagen. Die Abbildungen 5.25 (a) und (b) zeigen die elastische, in-
elastische und gesamte Dehnamplitude als Funktion der Lastwechsel bis
zum Versagen von ODS T91 und einem mod. 9Cr-1Mo Stahl [156] bei
500 °C und 600 °C. Die inelastische Linie wurde mit der Manson-Coffin-
Beziehung angepasst. Die Anpassung der elastischen und folglich auch der
gesamten Dehnamplitude konnte nicht mit der Basquin-Gl. durchgefiihrt
werden, da fiir eine zuverldssige Beschreibung der Lebensdauer im Lang-
zeitermiidungs- (HCF)-Bereich (HCF, Abk. engl. high-cycle-fatigue) mehr
Daten bei geringeren Belastungsamplituden und hoheren Bruchlastspielzah-
len notig sind. Zum besseren Vergleich der Lebensdauerdaten mit denen des
mod. 9Cr-1Mo Stahls wurden Trendlinien als optisches Hilfsmittel fiir die
elastische bzw. gesamte Dehnamplitude angepasst (vgl. Abschnitt 5.2.2).
Die inelastischen Lebensdauerdaten konnen sehr gut durch die Manson-
Coffin-Beziehung beschrieben werden. Der Ermiidungsduktilitétskoeffizient
¢ von ODS T91 liegt in dem fiir Metalle typischen Bereich zwischen —0,5
und —0,7 [82] (vgl. Tabelle 5.4). Er ist fiir die betrachteten Temperaturen
etwas grofler im Vergleich zu dem des mod. 9Cr-1Mo Stahls [156]. Die
Werte fiir ¢/ und €j stimmen zudem gut mit denen anderer ODS-Stéhle bei
vergleichbaren Temperaturen iiberein [19, 22, 101].

Auf den ersten Blick liegen die Lebensdauerdaten beider Materialien fiir
500 und 600 °C beziiglich der Dehnamplitude im selben Bereich. Dies wird
noch deutlicher, wenn die Streuung der Bruchlastspielzahl beriicksichtigt
wird. Fiir eine genauere Analyse der Lebensdauerdaten werden die elasti-
schen und inelastischen Dehnamplituden als Funktion der Lastwechsel bis
zum Versagen im Folgenden separat voneinander betrachtet.

Die Abbildungen 5.25 (a) und (b) zeigen deutlich, dass ODS T91 im Ver-
gleich zum mod. 9Cr-1Mo Stahl aufgrund seiner besseren Hochtemperatur-
widerstandsfihigkeit einen kleineren inelastischen und groéferen elastischen
Anteil zur Gesamtdehnamplitude aufweist. In der Folge schneiden sich die
elastischen und inelastischen Linien fiir den ODS-Stahl bei grof3eren Belas-

tungsamplituden und geringeren Lebensdauern. Der Schnittpunkt wird als
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Abbildung 5.25: Gesamte, inealastische und elastische Dehnamplitude als Funktion
der Lastwechsel bis zum Versagen von ODS T91 und einem mod.

9Cr Stahl [156] bei 500 und 600 °C.
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Ubergangsermiidungslebensdauer bezeichnet. Sie trennt, wie im Ergebnis-
teil 5.2.2 beschrieben, den Bereich der Dehnungswohlerlinie, der von der
inelastischen Verformung dominiert wird, von dem Bereich, indem die elas-
tische Verformung iiberwiegt. Bei groen Belastungsamplituden néhert sich
die inelastische Linie der Dehnungswdhlerlinie asymptotisch an und kann
durch die Manson-Coffin-Gerade beschreiben werden. Umgekehrt wird der
Abstand zwischen elastischer Linie und Dehnungswohlerlinie bei geringen
Belastungsamplituden immer geringer. Hier kann die Lebensdauer durch
die Basquin-Beziehung beschrieben werden. Die Lebensdauerdaten von
ODS T91 liegen in diesem Ubergangsbereich. Die Ermiidungswiderstands-
fahigkeit von ODS T91 wird fiir die untersuchten Bedingungen gut durch
die Manson-Coffin-Beziehung wiedergegeben. Fiir niedrige Belastungsam-
plituden stehen allerdings zu wenig Daten fiir eine zuverlédssige Prognose
zur Verfiigung. Zudem ist die elastische Gerade sehr flach, d.h. eine kleine
Anderung in der elastischen Dehnamplitude fiihrt zu groBen Abweichungen
in der Bruchlastspielzahl. Der hohe elastische Anteil von ODS T91, lésst
dennoch vermuten, dass die Ermiidungswiderstandsfihigkeit fiir kleinere
Dehnamplituden gegeniiber dem mod. 9Cr-1Mo Stahl iiberlegen ist. Land-
graf konnte schon friih zeigen, dass im Allgemeinen duktile Materialien mit
einem hohen inelastischen Anteil bei groen Belastungsamplituden hohere
Bruchlastspielzahlen ertragen.[157] Materialien mit einer hohen Festigkeit
und hohem elastischen Anteil schneiden hingegen bei kleinen Belastungs-
amplituden besser ab. Dieser Trend soll durch die nach oben und unten
zeigenden, grauen Pfeile in den Abbildungen 5.25 (a) und (b) verdeutlicht
werden.

Wie schon bei den ZSD-Kurven miissen fiir die empirische Lebensdauer-
analyse &, und &, fiir die halbe Lebensdauer bestimmt werden. &, ,; und
€,4.in fiir Materialien mit kontinuierlicher Wechselentfestigung fiir die halbe
Lebensdauer bzw. eine vorher festgelegte Zyklenzahl definiert. Dies min-

dert die Vergleichbarkeit der Parameter zwischen unterschiedlichen Mate-
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rialien, da diese Methode nicht eindeutig ist. Ein weiteres Problem ist, dass
manche Materialien bei kleinen Belastungsamplituden vom linearen Zu-
sammenhang der Manson-Coffin-Beziehung in der doppelt-logarithmischen
Auftragung abweichen [157]. Eine Prognose der Lebensdauer von diesen
Materialien wird dadurch zusitzlich erschwert. Da die Auslegung mit-
tels dieser relativ einfachen Lebensdauervorhersage einige Schwierigkeiten
mit sich bringt, ist dies gleichzeitig eine Motivation, das viskoplastische
Verformungsverhalten von ODS-Legierungen zu modellieren, um unter
Beriicksichtigung eines geeigneten Schidigungsmodells die Lebensdauer

moglichst genau zu berechnen.

5.2.5 Schlussfolgerung

* ODS T91 zeigt ein dhnliches kontinuierliches zyklisches Entfesti-
gungsverhalten wie die nicht-ODS-F/M-Stihle.

* Die ZSD-Kurven allein reichen nicht aus, um das kontinuierliche zy-
klische Entfestigungsverhalten F/M-ODS-Stéhle zu beschreiben.

e Der Vergleich der isotropen Parameter zeigt eine geringere zykli-
sche Entfestigung von ODS T91 gegeniiber dem Matrixmaterial.
Dies ist ein Hinweis auf die stabilisierende Wirkung der Oxidpar-

tikelverstarkung.

* Die Neuanordnung und gegenseitige Ausloschung von Versetzun-
gen ist der dominierende Entfestigungsmechanismus. Des Weiteren
vergrobern die M,;C¢-Karbide mit zunehmender Temperatur an den
Korngrenzen, wodurch die feine F/M-Subkornstruktur einer vermehrt

globularen Subkornstruktur weicht.

* Die Ermiidungslebensdauer kann im untersuchten Bereich gut durch

die Manson-Coffin-Beziehung wiedergegeben werden.
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5.2 Ermiidungsverhalten bei anwendungsnahen Temperaturen

* ODS T91 ertrégt fiir die auferlegten Dehnamplituden ca. die glei-
che Anzahl an Lastwechsel wie das Matrixmaterial. Die vergleich-
bar hohe Festigkeit und somit geringere inelastische Dehnung lésst
vermuten, dass die Ermiidungswiderstandsfahigkeit des ODS T91
gegeniiber dem konventionellen Stahl fiir kleinere Dehnamplituden
iiberlegen ist (vgl. [19, 105]). Zudem weist ODS T91 selbst fiir die in
zukiinftigen Kraftwerken angestrebten Temperaturen um die 650 °C
akzeptable Lebensdauern auf. Bei diesen Temperaturen konnen die
mod. 9Cr-1Mo Stihle nicht mehr eingesetzt werden.
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5 Viskoplastisches Verformungsverhalten

5.3 Zyklischer Versuch mit mehrstufiger
Belastungsédnderung und Haltezeiten

Im Bereich der Kriechermiidung treten, neben der kinematischen und iso-
tropen Ver- bzw. Entfestigung, eine Vielzahl an Phidnomenen auf, die durch
geeignete Evolutionsgleichungen und deren Parameter beschrieben wer-
den miissen. Darunter fallen dynamische bzw. statische Erholung, Memory-
Effekte oder auch die Schidigung des Kontinuums. Die Parameterbestim-
mung viskoplastischer Stoffgesetze erfordert fiir gewohnlich eine Vielzahl
an Versuchen: Zugversuche mit unterschiedlichen Dehnraten, Kriech- bzw.
Spannungsrelaxationsversuche und Ermiidungsversuche mit und ohne Hal-
tezeit. Da dies wihrend der Entwicklung eines neuen Materials aufgrund
der geringen Menge oder der Geometrie des Halbzeugs nicht moglich ist,
wurde in dieser Arbeit ein zyklischer Versuch mit mehrstufiger Belastungs-
dnderung und Haltezeiten entwickelt, der auf einem Versuch von Huber und
Tsakmakis basiert [158].

Die einzelnen Entwicklungsschritte vom ersten Ansatz bis zum aktuellen
Versuch, der zur Optimierung der Modellparameter verwendet wurde, wer-
den im néchsten Unterkapitel diskutiert. AnschlieBend werden die Ergebnis-
se vorgestellt und in der Diskussion hinsichtlich der Belastungsgeschichte
und dem Einfluss der Haltezeit mit den Ermiidungsversuchen verglichen.
Zur einfacheren Beschreibung wird dieser Versuch im Folgenden als Ein-

probenversuch (EPV) bezeichnet.

5.3.1 Entwicklung des Versuchs

Die Versuchsablidufe bzw. die Versuchsparameter sind fiir alle EPVs in Ta-
belle 5.8 aufgelistet. Fiir den ersten Ansatz wurde zunichst auf einen schon
vorhanden Belastungspfad zuriickgegriffen — den sogenannten ,,Simplified
Incremental“-Test [158, 159]. Er besteht aus drei Belastungssequenzen mit

steigernden Dehnamplituden (g, = 0,5, 0,7 und 0,9 %). In jeder Sequenz
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Tabelle 5.8: Versuchsparameter der vier EPVs. Fiir eine besseres Verstindnis steht
die Zyklenzahl in Klammern bei der Dehnrate. Die Anderungen sind
kursiv dargestellt. Haltezeit im letzten” bzw. ersten® Zyklus je Deh-
namplitude.

Versuch g,/ % EWN)/s™! Haltezeit / s

0,5 1073(8), 1074(4), 1073(2) 1000
EPV If 0,7 1073(8), 107%(4), 1073(2) 2000
0,9 1073(8), 107%(4), 107°(2) 4000

0,5 1073(25) 3600
EPV II 0,7 1073(25) 3600
0,9 1073(25) 3600
0,5 1073(50) 3600
EPVIIIF 07 1073(25) 3600
0,9 1073(inf) 3600
0,5 1073(100) 3600
EPV IVF (7 1073(50) 1800
0,9 1073 (inf.) 900

wird die Dehnrate beginnend bei € = 1073s~! nach 8, 4 und 2 Zyklen um
eine Zehnerpotenz verringert. Im letzten Zyklus jeder Sequenz mit kon-
stanter Dehnamplitude wird eine Zughaltezeit durchgefiihrt. Sie variiert von
1000 s bei g, = 0,5 % bis 4000 bei &, = 0,9 %.

Es hat sich gezeigt, dass die Ergebnisse des ersten EPVs nicht ausreichen,
um das zyklische Verformungsverhalten ausreichend abzubilden. Die Zy-
klenzahl ist fiir das Auftreten einer zyklischen Ent- bzw. Verfestigung zu
gering. Es hat sich zudem herausgestellt, dass die Spannung in der Haltezeit
bei groleren Dehnamplituden schneller relaxiert. Die Dauer der drei Hal-

tezeiten ist folglich bei der geringsten Belastungsstufe zu kurz und bei der
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5 Viskoplastisches Verformungsverhalten

groBten zu lang. Ein weiterer Nachteil dieses Versuchs ist die mit 8 h relativ
lange Versuchsdauer. Sie resultiert aus den Abschnitten mit den niedrigen
Dehnraten (¢ = 10~* und 1073 s~ 1), die den groBten Anteil des Versuchs
ausmachen. Da ODS-Legierungen kaum eine Dehnratenabhingigkeit zei-
gen (vgl. Abschnitt 5.1.1), werden die folgenden Versuche auf die schnellste
Dehnungsgeschwindigkeit £ = 1073 s~! reduziert. Zudem wird die Dehnra-
tenbhéngigkeit auch durch die Spannungsrelaxation in der Haltezeit abge-
bildet.

Fiir den zweiten EPV wurde zusitzlich die Zyklenzahl bei jeder Belas-
tungsstufe auf 25 und die Haltezeiten auf eine Stunde erhoht. Durch die
Anderungen in der Versuchsfiihrung konnte zumindest das zyklische Ent-
festigungsverhalten fiir die beiden groferen Belastungsamplituden, ausrei-
chend ermittelt werden. Die Zyklenzahl reichte bei €, = 0,5 % nicht aus um
eine merkliche zyklische Entfestigung zu erreichen. Die lineare Abnahme
der Festigkeit im Zweiten Bereich der Lebensdauer ist zudem nicht sichtbar.
Die Haltezeit ist mit einer Stunde ausreichend. Die Spannungsrelaxationen
gehen fiir alle Belastungsstufen in eine Sittigung iiber. Allerdings unter-
scheiden sich die Spannungen in den Relaxationsphasen nur geringfiigig.
Dies wird durch die vor der Haltezeit stattfindende zyklische Entfestigung
verursacht. Aus diesem Grund wurde die Haltezeit fiir die weiteren Versuche
im ersten Zyklus jeder Dehnamplitude durchgefiihrt, wenn die Unterschiede

in der Spannung am groften sind.

Die Zyklenzahl wurde im dritten Entwicklungsschritt der EPVs fiir die ge-
ringste Dehnamplitude (g, = 0,5 %) auf 50 erhoht und fiir die hochste (g, =
0,9 %) bis zum Einsetzen des Ermiidungsbruchs gefahren. Die Erhthung der
Zyklenzahl fiir die niedrigste Belastungsstufe reicht allerdings noch nicht
aus, das kontinuierliche zyklische Entfestigungsverhalten ausreichend zu
untersuchen. Hinzu kommt, dass das Material bei geringer Belastungsam-

plitude anfinglich leicht zyklisch verfestigt, bevor die typische Entfestigung
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auftritt. Die Versuchsfithrung bis zum Versagen gibt Aufschluss iiber die
Schédigung und letzten Endes die Lebensdauer des Materials und kann ge-
gebenenfalls in der Modellierung beriicksichtigt werden. Ein weiterer Vor-
teil ist eine vollstindige Abbildung des zyklischen Entfestigungsverhaltens,
das auch bei einem einzelnen LCF-Versuch mit konstanter Dehnamplitude
auftritt.

Im letzten Entwicklungsschritt wurde die Zyklenzahl fiir €, = 0,5 und 0,7 %
auf 100 und 50 verdoppelt. Zudem wurden die Haltezeiten variiert, um den
Einfluss ihrer Dauer zu beriicksichtigen. Der Belastungspfad ist in Abbil-
dung 3.3 in Abschnitt 3.2.3 schematisch dargestellt. Der vierte EPV zeigt
bei allen Belastungsstufen das typische kontinuierliche zyklische Entfesti-
gungsverhalten und die gezielt eingesetzten Haltezeiten ermoglichen eine
Untersuchung der Spannungsrelaxation und ihren Einfluss auf das folgende
zyklische Verformungsverhalten. In den folgenden Abschnitten werden die
Ergebnisse des vierten EPVs fiir unterschiedliche Temperaturen vorgestellt
und diskutiert.

5.3.2 Ergebnisse und Diskussion

Die Abbildung 5.26 zeigt den Verlauf der Spitzenspannungen als Funktion
der Zyklenzahl aus dem EPV bei 500 °C. Um den Einfluss der Haltezeit
und der Belastungsgeschichte zu verdeutlichen, wurden die Wechselverfor-
mungskurven der LCF-Versuche bei gleicher Temperatur fiir die jeweilige
Dehnamplitude dem Diagramm hinzugefiigt. Da die auftretenden Effekte
fiir alle untersuchten Temperaturen vergleichbar sind und mit zunehmender
Temperatur geringer werden, sind die Ergebnisse fiir 600 und 650 °C den
Abbildungen C.1 und C.2 im Anhang zu entnehmen.

Die Spitzenspannungen des EPVs und des LCF-Versuchs sind fiir die erste
Belastung unter Zug in etwa identisch. Nach der ersten Haltezeit und der

damit verbundenen Spannungsrelaxation ist die Druckspitzenspannung des
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Abbildung 5.26: Spitzenspannungen aus dem EPV und den LCF-Versuchen bei
500°C.

EPVs um ca. 35 MPa groBer als die des LCF-Versuchs. Im zweiten Zy-
klus nach der Haltezeit ist zudem die Zugspitzenspannung um ca. 70 MPa
geringer. Die Spannungsrelaxation fiihrt in der Folge zu negativen Mittel-
spannungen und einem asymmetrischen Verlauf der Spitzenspannungen.
Dieser als Haltezeiteinfluss bezeichnete Effekt tritt nach jeder Spannungs-
relaxation auf. Er ist bei 500 °C am stidrksten ausgeprigt und nimmt mit
zunehmender Temperatur ab. Der Verlauf der Spitzenspannungen des EPVs
ist bei 650 °C fiir die niedrigste Belastungsstufe (¢, = 0,5 %) identisch mit
dem der LCF-Versuche. In beiden Fillen weist ODS T91 in den ersten Zy-
klen eine leichte zyklische Verfestigung auf (vgl. Abbildung 5.8), bevor das
Material in das typische zyklische Entfestigungsverhalten der F/M-Stihle
iibergeht (vgl. Abschnitt 5.2.1).

In den Folgezyklen nach der Haltezeit nehmen die Zugspitzenspannungen

zundchst etwas zu. Das Spannungsniveau des LCF-Versuchs wird jedoch
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nicht mehr erreicht. Nach ca. 10 bis 20 Zyklen nehmen die Zugspitzen-
spannungen ab, wobei die zyklische Entfestigung im Vergleich zu den LCF-
Versuchen deutlich langsamer abléuft. Dies fiihrt mit zunehmender Zyklen-
zahl zu einer Anndherung der Wechselverformungskurven beider Versuche
bis sie beinahe deckungsgleich sind. Die Anniherung der Wechselverfor-
mungskurven findet bei den gréleren Dehnamplituden schneller statt.

Der Einfluss der Zughaltezeit auf die Druckspitzenspannungen ist geringer
als auf die Zugspitzenspannungen. Zudem iiberlagert sich unter Druck die
zyklische Entfestigung, die zu einer Abnahme der Druckspitzenspannungen
fiihrt, mit dem Haltezeiteinfluss, der eine Druckmittelspannung verursacht.
Aus diesem Grund sind die Druckspitzenspannungen bei 500 °C und g, =
0,7 % beinahe deckungsgleich (siehe Abbildung 5.26).

Der Einfluss der Belastungsgeschichte auf die Spitzenspannungen wird di-
rekt nach einer Erhohung der Dehnamplitude deutlich. Im ersten Zyklus ist
die Zugspitzenspannung des EPVs im Vergleich zum LCF-Versuch bei g, =
0,7 % um ca. 34 MPa geringer und bei &, = 0,9 % um ca. 65 MPa.

Um den Einfluss der Haltezeit, der zyklischen Ver- bzw. Entfestigung und
der Belastungsgeschichte auf die Spitzenspannungen unter Zug- und Druck-
belastung quantitativ zu untersuchen, wurden die Spitzenspannungen vor
und nach der Haltezeit bzw. nach 50 Zyklen in einem zyklischen o-¢-
(ZSD)-Diagramm dargestellt (siche Abbildung 5.27 (a) und (b)). Als Refe-
renz wurden zusitzlich die Spitzenspannungen der LCF-Versuche bei g, =
0,5, 0,7 und 0,9 % fiir jeweils den ersten Zyklus dargestellt. Da sie Punkten
auf der FlieSkurve entsprechen, zeigen sie im ZSD-Diagramm eine lineare
Abhingigkeit von der inelastischen Dehnung, die im Diagramm durch eine
diinne schwarze Gerade verdeutlicht wird (vgl. GI. 5.8).

Die Belastungsgeschichte fiihrt aufgrund der zyklischen Ver- bzw. Entfesti-
gung und dem Haltezeiteinfluss zu Abweichungen von dieser Referenzlinie.
Im Gegensatz zu den EPVs zeigen die ZSD-Kurven der LCF-Versuche nach
der zyklischen Entfestigung weiterhin einen linearen Zusammenhang (sie-
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he Abbildung 5.10). Im Folgenden werden die oben Beschriebenen Effekte
anhand der Abbildung 5.27 und den eingezeichneten Nummern und Mar-
kierungen, zunéchst unter Zug- und im Anschluss unter Druckbelastung,

niher erldutert und quantifiziert:

(1) — (2) fiir &, = 0,5 %: Nach der Haltezeit (N = 2) ist die Zugspitzen-
spannung um ca. 70 MPa geringer als im ersten Zyklus (griiner Pfeil).
Der Haltezeiteinfluss ist fiir alle Belastungsstufen in Tabelle 5.9 zu-

sammengefasst.

(2) — (3) fiir &, = 0,5 %: In den Folgezyklen ohne Haltezeit nehmen die
Zugspitzenspannungen wieder zu (blauer Pfeil). Nach 50 Zyklen
betrigt die Entfestigung beziiglich dem ersten Zyklus ca. 34 MPa
(roter Pfeil).

€, =0,5% — €, =0,7%: Die Zugspitzenspannung des ersten Zyklus nach
der Belastungserhohung auf €, = 0,7 % ist entsprechend der zuvor
stattgefundenen Belastungsgeschichte um ebenfalls ca. 34 MPa redu-
ziert (roter Pfeil).

Dieser Effekt wiederholt sich bei der nichsten Belastungsinderung von €, =
0,7% auf €, = 0,9 %. Die Zugspitzenspannung ist in diesem Fall aufgrund
der Vorbelastung um ca. 65 MPa geringer (vgl. Abbildung 5.27 (a)). Die
Auswertung der EPVs liefert fiir 600 und 650 °C vergleichbare Ergebnisse.
Unter Druckbelastung gestaltet sich die Auswertung etwas Komplexer, da
die Druckspitzenspannungen im ersten Zyklus bereits von der Haltezeit be-
einflusst wurden (vgl. Abbildung 5.27 (b)):

(1) — (2) fiir &, = 0,5 %: Die Druckspitzenspannung ist im ersten Zyklus
(N=1) nach der Spannungsrelaxation in der Haltezeit um ca. 35 MPa
grofer als im LCF-Versuch (griiner Pfeil). Die Zunahme der Druck-
spitzenspannungen ist halb so gro§ wie die Abnahme der Spitzen-

spannungen unter Zug (vgl. Tabelle 5.9).
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(2) = (3) fiir &, = 0,5 %: In den nichsten Zyklen ohne Haltezeit nehmen
die Druckspitzenspannungen ab (blauer Pfeil). Nach 50 Zyklen ist die
Festigkeit um ca. 33 MPa beziiglich der Referenzspannung reduziert
(roter Pfeil).

€, =0,5% +— €, =0,7%: Auf der nichsten Belastungsstufe ist der Einfluss
der Belastungsgeschichte nicht direkt ersichtlich, da der Haltezeitein-
fluss der Vorbelastung entgegen wirkt. Die Druckspitzenspannungen
des EPVs und des LCF-Versuchs sind im ersten Zyklus identisch. Un-
ter der Annahme, dass sich die Vorbelastung ohne die Haltezeit, wie
unter Zug, in vollem Ausmal auf die Druckspitzenspannung auswirkt
(roter Pfeil), wiire G,,,;, (N = 1) = 666 MPa (siche Markierung (1) bei
&, =0,7%).

(1) = (2) fiir &, = 0,7 %: Die Haltezeit fiihrt, wie zuvor bei &, = 0,5 %, zu
einer Zunahme der Druckspitzenspannungen, die der geleisteten zy-
klischen Entfestigung entgegenwirkt (griiner Pfeil). Somit ergibt sich
ein Haltezeiteinfluss von ca. 31 MPa (siehe Tabelle 5.9).

Wie schon unter Zugbelastung wiederholt sich dieser Effekt fiir die ndchste
Belastungsstufe (siehe Abbildung 5.27 (b)) sowie bei 600 und 650 °C. Aus
Tabelle 5.9 geht hervor, dass der Haltezeiteinfluss auf die Spitzenspannun-
gen unter Druckbelastung um 0,5 bis 0,69 geringer ist als unter Zug.

Fiir die Modellierung der zyklischen Entfestigung bzw. fiir eine Bestim-
mung von Startwerten fiir die Parameteroptimierung ist es hilfreich, dass
sich die Belastungsgeschichte in vollem Umfang auf die Spitzenspannun-
gen nach einer Belastungserhohung auswirken. Somit kann die isotrope Ver-
bzw. Entfestigung direkt aus dem EPV bestimmt werden (vgl. Abschnitt
6.2.1).

Wie zuvor beschrieben fiihrt die Zughaltezeit zu geringeren Zugspitzen-
spannungen und leicht groBeren Spannungen unter Druck. In der Folge

entsteht eine negative Mittelspannung. Die Druckmittelspannungen sind fiir
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Tabelle 5.9: Einfluss der Haltezeit unter Zug- und Druckbelastung. Werte mit * sind
nicht direkt aus Abbildung 5.27 ersichtlich und wurden, wie im Text
beschrieben, berechnet.

&/ % AGZug /MPa  Aopucr / MPa AGDruck/AGZug /-

0,5 =70 35 0,5
0,7 —45 31* 0,69
0,9 22 15* 0,68

Tabelle 5.10: Mittelspannung im Folgezyklus nach der Haltezeit der EPVs fiir 500,
600 und 650 °C und unterschiedliche Dehnamplituden.

on(N=2)/MPa 500°C 600°C 650°C

&=05% =536 -193 -8,0
&=07% =315  -16,7 7,8
&=09% -18,7 -9,1 -5,6

die untersuchten Temperaturen und Belastungsstufen fiir jeweils den ers-
ten Zyklus nach der Haltezeit in Tabelle 5.10 zusammengefasst. Sie ist fiir
500 °C und g, = 0,5 % am grofiten und nimmt mit zunehmender Temperatur
und Dehnamplitude ab.

Kriechermiidungsversuche an mod. 9Cr-1Mo Stihlen haben gezeigt, dass
Haltezeiten in jedem Zyklus zu einer Verschiebung der Mittelspannung
fiihrten [92, 96]. Zughaltezeiten verursachten Druckmittelspannungen und
Haltezeiten unter Druck umgekehrt Zugmittelspannungen. Haltezeiten in
beiden Belastungsrichtungen fiihrten zu einer symmetrischen Abnahme der
Ermiidungsfestigkeit sowohl unter Zug als auch unter Druck. Es wurde ge-
zeigt, das dieser Effekt bei kleineren Dehnamplituden, d.h. mit groerem
elastischen Verformungsanteil, stirker ausgepragt ist.

Aufgrund der Haltezeit erfahrt das Material eine zusétzliche inelastische
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Abbildung 5.28: Spannungsrelaxationskurven der EPVs bei unterschiedlichen
Temperaturen und Dehnamplituden.

Dehnung. Sie nimmt wihrend der Spannungsrelaxation zu. Die Probe weif3t
nach der anschlieBenden Entlastung eine grofere bleibende Verformung
auf. Zum Erreichen der ndchsten maximalen Druckbelastung muss die Pro-
be stirker verformt werden, woraufhin die Druckspitzenspannung leicht
steigt. Unter Zug erzeugt die zusitzliche inelastische Dehnung je nach Dau-
er der Haltezeit und Temperatur eine zusitzliche Entfestigung. Sie wirkt
sich selbst auf die Folgezyklen ohne Haltezeit aus, wobei die Zugspitzen-

spannungen mit der Zyklenzahl wieder zunehmen.

Die Abbildung 5.28 zeigt die Spannungsrelaxationskurven wéhrend der
Haltezeit der EPVs bei 500, 600 und 650 °C und unterschiedlichen Deh-
namplituden. Die Kurven sind trotz zunehmender Spitzenspannungen bei

konstanter Temperatur beinahe deckungsgleich. Die Spannungsrelaxations-
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5.3 Zyklischer Versuch mit mehrstufiger Belastungséinderung und Haltezeiten

kurve bei 650 °C und €&, = 0,5 % liegt etwas oberhalb der anderen Kurven
und zeigt einen deutlich welligeren Verlauf im Bereich der Sittigung. Dies
ist ein Hinweis auf Regelungsprobleme wéhrend des Versuchs.

Die Spannungsrelaxation fiihrt zu einer zusétzlichen inelastischen Dehnung
und zu negativen Mittelspannungen. Die Spannungen fallen zunéchst sehr
stark ab und gehen anschliefend in einen Bereich iiber, in welchem sie sich
nur noch geringfiigig dndern. Mit zunehmender Temperatur ist die Span-
nung zu Beginn der Haltezeit geringer, fillt allerdings schneller ab. Relativ
betrachtet liegt der Spannungsabfall fiir alle Temperaturen zwischen 50 bis
60 %. In absoluten Zahlen nimmt die Spannung bei 500 °C mit ca. 300 MPa
am stérksten ab. Bei 650 °C sind es ca. 200 MPa.
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5.3.3
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Zusammenfassung

Die Spannungsrelaxation wihrend der Haltezeit fiihrt zu einer Zunah-
me der Druckspitzenspannungen und einer Abnahme der Zugspitzen-
spannungen. Die Zunahme der Spannung unter Druck entspricht ca.
0,5 bis 0,7 der Abnahme unter Zug.

In den Folgezyklen ohne Haltezeit nehmen die Zugspitzenspannun-
gen zundchst etwas zu und gehen nach ca. 10 bis 20 Zyklen in das
zyklische Entfestigungsverhalten der LCF-Versuche iiber. Die Ge-
schwindigkeit der zyklischen Entfestigung entspricht dem aktuellen
Spannungsniveau bzw. der bereits akkumulierten inelastischen Deh-

nung.

Nach einer Erhohung der Dehnamplitude sind die Spitzenspannungen
beziiglich der Erstbelastung auf das selbe Belastungsniveau entspre-

chend der Vorbelastung reduziert.
= Die Startwerte fiir die Optimierung der Modellparameter konnen

direkt aus den EPVs ermittelt werden.

Der Verlauf der Spannungsrelaxation ist hauptsidchlich von der Tem-

peratur abhingig.



6 Modellierung

Das viskoplastische Verformungsverhalten von ODS T91 wird mit einem
modifizierten Stoffgesetz basierend auf dem Modell von Aktaa und Schmitt
[13], das in Abschnitt 2.3.2 vorgestellt wurde, modelliert. Im ersten Ab-
schnitt werden die Modifikationen erldutert. Der zweite Abschnitt befasst
sich mit der Anpassung und Optimierung der Modellparameter an die Ver-
suchsergebnisse aus Kapitel 5. Darauthin werden die anhand der Einproben-
versuche (EPVs) optimierten Parameter mit den LCF-Versuchen validiert.
Zum Schluss werden die Ergebnisse der Modellierung zusammenfassend
diskutiert.

6.1 Modifizierung des Modells von Aktaa und Schmitt

Die Untersuchung des viskoplastischen Verformungsverhaltens haben ge-
zeigt, dass die bestehenden Stoffgesetze einige Effekte, die wihrend der
Zugversuche, LCF-Versuche und EPVs auftreten, nicht ausreichend be-
schreiben konnen. Ausgehend vom Modell von Aktaa und Schmitt [13],
das erfolgreich auf ferritisch/martensitische (F/M-)Stdhle angewandt wur-
de, wurden entsprechende Modifizierungen durchgefiihrt, die im Folgenden
niher erldutert werden.

Um die Form der Spannungs-Dehnungs- (c-£-)Hysteresen fiir alle Tempe-
raturen und iiber einen grofen Bereich der inelastischen Verformung hinrei-
chend zu beschreiben, wurde eine zweite Evolutionsgleichung zur Beschrei-
bung der kinematischen Verfestigung eingefiihrt (vgl. Gl. 2.17 [117, 118]):

Q= Hi " —C\Q [¢"| Ry | "' Q (6.1)
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und
Qo = Hpe™ — 0 |67 = Ry | Q™' o, (6.2)

wobeli
Q=0Q,+Q,. (6.3)

Dies ist besonders bei niedrigeren Temperaturen wichtig, da das Material
stirker verfestigt und die zeitabhidngige Verformung geringer ist (vgl. Ab-
schnitt 6.2.1). Die Einfiihrung eines zweiten kinematischen Terms lésst sich
auch werkstoffphysikalisch begriinden. Die erste Evolutionsgleichung be-
schreibt die Hindernisse auf die Versetzungsbewegung mit geringer Reich-
weite (z.B. direkte Wechselwirkung der Versetzungen untereinander oder
mit Teilchen), wohingegen die zweite die weitreichenden Wechselwirkun-
gen berlicksichtigt (z.B. Versetzungsaufstauungen). Der zusétzliche stati-
sche Erholungsterm der kinematischen Verfestigung gewéhrleistet eine op-

timale Beschreibung der Spannungsrelaxation in der Haltezeit.

Die Ergebnisse der LCF-Versuche zeigen, dass ODS T91 bei 650°C in
den ersten Zyklen leicht verfestigt (sieche Abschnitt 5.2.1). Die anfangliche
Verfestigung findet auch bei den EPVs statt (siehe Abschnitt 5.3.2). Da
das Stoffgesetz von Aktaa und Schmitt nur iiber einen linearen und einen
nicht-linearen isotropen Entfestigungsterm verfiigt, wurde ein zusétzlicher

isotroper Verfestigungsterm hinzugefiigt:

v = o (i — y3) [€"] (6.4)
wobei fiir y weiterhin gilt

V=y1+y:+Vy; (6.5)
mit Y (r =0) =0, y(r=0) =1 und y3(r =0) = 0. ¢, und y;, sind tem-
peraturabhingige Materialparameter. Gl. 6.4 wird bei 500 und 600 °C nicht
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6.1 Modifizierung des Modells von Aktaa und Schmitt

beriicksichtigt.

Die isotrope Entfestigung y strebt mit zunehmender akkumulierter inelas-
tischer Dehnung gegen den Grenzwert ;. Die physikalische Anpassung
der isotropen Parameter an die Entfestigungskurven hat gezeigt, dass die-
ser Grenzwert vom Betrag der inelastischen Dehnamplitude des aktuellen
Zyklus abhingt. Das Modell von Aktaa und Schmitt beriicksichtigt diese
Abhingigkeit durch GI. 2.25. Die Formulierung erlaubt allerdings nur ei-
ne Zunahme der inelastischen Dehnamplitude. In einem Versuch mit ab-
nehmender Belastungsamplitude, wiirde das Modell eine zu starke Entfes-
tigung vorhersagen. Der EPV enthilt im ersten Zyklus beispielsweise ei-
ne Haltezeit. Aufgrund der Spannungsrelaxation erfihrt das Material eine
zusitzliche inelastische Dehnung. Findet in den Folgezyklen keine Halte-
zeit mehr statt, wire die vorhersage der zyklischen Entfestigung zu grof3.

Aus diesem Grund wurde Gl. 2.25 wie folgt erweitert:

Vo =1— Yo (1 —exp (—cygy))) s (6.6)

mit
. 0 fir +=0
&y = ' ' ' ' . 6.7)
e fir |e"|>ely V &m=0

Zum Zeitpunkt t = 0 ist die wirksame inelastische Dehnung s{;‘ null. Es fin-
det keine isotrope Entfestigung statt. Sobald inelastische Verformung auf-
tritt, d.h. der Betrag der inelastischen Dehnung |8i"| groBer als 8{;' ist, ent-
spricht £$ dem aktuellen Wert von |8i”|. Bei einer Entlastung wird die
Anderung der inelastischen Verformung null und die wirksame inelastische
Dehnung nimmt ebenfalls den Wert von ‘ei" | an. Somit wird im Folgezyklus
nach einer Reduzierung auf eine geringere Belastungsstufe die wirksame in-
elastische Dehnung angepasst.
Die Anpassung und Optimierung der Modellparameter an das Stoffgesetz

von Aktaa und Schmitt hat gezeigt, dass der statische Erholungsterm der
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6 Modellierung

nicht-linearen isotropen Entfestigung keine bessere Beschreibung der expe-
rimentellen Ergebnisse von ODS T91 liefert. Er wurde aus diesem Grund
fiir die Modellierung des viskoplastischen Verformungsverhalten von ODS
T91 nicht beriicksichtigt.

Das vollstindige viskoplastische Stoffgesetz fiir mehrachsige Belastungen

kann dem Anhang A.1 entnommen werden.

6.2 Bestimmung der Modellparameter

Viskoplastische Stoffgesetze bestehen neben den duBeren, beobachtbaren
(o0, €) und inneren (Q, y) ZustandsgroBen aus einer Vielzahl an Modell-
parametern. Sie miissen fiir jedes Material und jede Temperatur mit expe-
rimentellen Daten geeigneter Versuche optimiert werden. Die Optimierung
erfolgt tiber numerische Verfahren. Im Folgenden ist das allgemeine vorge-

hen aufgelistet.
* Bestimmung geeigneter Startwerte fiir die Optimierung durch:
— Verwendung von Parametersitzen vergleichbarer Materialien,
— ,,Versuch und Irrtum* (,trial and error‘) oder

— schrittweise Bestimmung der Modellparameter unter vereinfa-
chenden Annahmen durch eine physikalische Anpassung (siche
Abschnitt 6.2.1).

¢ Definition einer Fehlerfunktion zur Quantifizierung der Abweichung
zwischen Versuchsergebnissen und dem simulierten Materialverhal-

ten.

¢ Optimierung der Modellparameter mit numerischen Methoden (z.B.

Gradientenverfahren wie Simplex).

¢ Validierung der optimierten Modellparameter.
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6.2 Bestimmung der Modellparameter

Die Modellparameter viskoplastischer Stoffgesetze sind stark voneinander
abhingig. Sie konnen deshalb nach der numerischen Optimierung deutlich
von den Startwerten der physikalischen Anpassung abweichen. Die Wahl

geeigneter Grenzen der Parameter ist daher sehr wichtig.

6.2.1 Bestimmung geeigneter Startwerte

Einige Parameter der viskoplastischen Stoffgesetze konnen durch geeigne-
te Auftragung der Versuchsergebnisse in einer ersten Nidherung abgeschitzt
werden. Dazu werden physikalisch begriindete Vereinfachungen getroffen.
Ein Vorteil der physikalischen Anpassung der Parameter ist eine direkte

Uberpriifung der Richtigkeit der verwendeten Evolutionsgleichungen.

Parameter der kinematischen Verfestigung

Die erste inelastische Verformung eines Festkorpers und die damit einherge-
hende Spannungszunahme wird hauptséchlich durch die kinematische Ver-
festigung beschrieben. Im Gegensatz dazu wirkt sich die isotrope Ver- bzw.
Entfestigung erst {iber mehrere Zyklen aus. Somit kann in diesem Bereich
v = 1 angenommen werden. Fiir die Spannung gilt nach Integration von GI.

2.21 unter Vernachldssigung der statischen Erholung:

o=kt (1-e7c") 6.8)
C

wobei kg die GroBe der FlieBfliche vor der Belastung darstellt. Gl. 6.8
ermoglicht die Anpassung der kinematischen Parameter C und H an die
Erstbelastungskurven der LCF-Versuche bzw. der EPVs oder an die FlieSkur-
ven der Zugversuche.

Abbildung 6.1 (a) zeigt die Anpassung der kinematischen Parameter an die
Erstbelastungskurven der LCF-Versuche fiir die untersuchten Temperaturen.
H und C sind in Tabelle 6.1 aufgelistet. Sie konnen die Erstbelastungskur-
ven bei 600 und 650 °C gut beschreiben. Bei 500 °C werden die Spannun-
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Abbildung 6.1: (a) Anpassung der kinematischen Verfestigung an die Erstbelas-
tungskurven der LCF-Versuche und (b) Vergleich der Anpassung
zweier kinematischer Terme an die Erstbelastungskurven der LCF-
Versuche und der EPVs.
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6.2 Bestimmung der Modellparameter

gen jedoch fiir geringe inelastische Dehnungen iiberschitzt und fiir grofle
inelastische Dehnungen unterschitzt. Deshalb wurde, wie schon im ersten
Abschnitt 6.1 beschrieben, eine zweite kinematische Evolutionsgleichung

eingefiihrt. Fiir die Spannung folgt:

c:kﬁ% (1-e7ae) +Z—§ (1-ee") 6.9)
Die Anpassungen sind in Abbildung 6.1 (b) dargestellt und die kinema-
tischen Parameter sind in Tabelle 6.1 aufgelistet. Der zusitzliche Term
ermoglicht es, die Erstbelastungskurven iiber einen groflen Bereich von
Belastungsamplituden auch bei 500 °C mit guter Ubereinstimmung zu be-
schreiben.

Die Erstbelastungskurven der EPVs sind zusitzlich in Abbildung 6.1 (b)
dargestellt. Ihr Verlauf ist in etwa identisch mit dem der LCF-Versuche. We-
gen der geringeren Belastungsamplitude stehen weniger Daten fiir die An-
passung zur Verfiigung. Im Bereich der Messwerte konnen die mit Gl. 6.9
angefitteten Kurven die Verfestigung gut beschreiben. Die dazugehorigen
Parameter sind in Tabelle 6.1 aufgelistet. Die fiir groBere Belastungen ex-
trapolierten Abschnitte der Kurven weichen vom tatsdchlichen Verlauf der
Messkurven ab. Die Abweichungen sind bei 600 und 650 °C groBer als bei
der Anpassung mit Gl. 6.8 in Abbildung 6.1 (a). Eine spitere Optimierung
am EPV wiirde dennoch zu besseren Ergebnissen fiihren, da Abbildung
6.1 (a) fiir eine kinematische Evolutionsgleichung bereits den besten Fit
darstellt. Somit konnen die Parameter des EPVs fiir 600 und 650 °C als
Startwerte verwendet werden. Bei 500 °C findet trotz gleicher Dehnampli-
tude weniger inelastische Verformung statt. Die Kurve zeigt noch keine
Sattigung. In der Folge wird die Verfestigung im extrapolierten Bereich
deutlich iiberschitzt. Hier ist es fraglich, ob eine spatere Optimierung zu

einem besseren Ergebnis fiihrt.
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Tabelle 6.1: Startwerte der kinematischen Parameter von Anpassung an Erstbelas-
tungskurven der LCF-Versuche und EPVs.

Ansatz / Versuch  Paramerter 500 °C 600 °C 650°C

Gl es ko / MPa 440 181 121
o H / MPa 427452 393594 322836
LCF-Versuch
Cc/- 1521 1301 1376
ko / MPa 400 174 78
Gl 65 H;/MPa 947682 407340 1331440
o Ci /- 6893 1697 11704
LCF-Versuch
H, / MPa 162761 40315 138911
G /- 811 503 767
ko / MPa 400 148 49
Gl 6o Hy/MPa 1120600 563252 862769
o Cy /- 7310 4119 9047
EPV
H, / MPa 80642 221958 294674
C /- 3-105 1137 1529

Parameter der isotropen Ver- bzw. Entfestigung

Die isotrope Ver- bzw. Entfestigung y entspricht in der Kontinuumsmecha-
nik einer GroBenidnderung der FlieBfliche. Im LCF-Versuch bewirkt sie eine
Zu- bzw. Abnahme der Spitzenspannungen mit zunehmender Zyklenzahl
(siehe Wechselverformungskurven in Abschnitt 5.2.1). Nach dem Modell
von Aktaa und Schmitt ist die zyklische Entfestigung iiber das Verhiltnis
zwischen den Spitzenspannungen G,y (N) je Zyklus N und der Spitzen-
spannung im ersten Zyklus O, (N = 1) definiert. Unter Beriicksichtigung
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Abbildung 6.2: Anpassung der isotropen Ver- bzw. Entfestigung an die LCF-
Versuche bei 650 °C.

der in Abschnitt 6.1 eingefiihrten dritten isotropen Evolutionsgleichung er-

gibt sich nach der Integration und mit GI. 6.5 folgender Ausdruck:

Gmax (N)

V==~ e ) (e ) thp (6.10)

wobei die akkumulierte inelastische Dehnung p vereinfachend wie folgt ab-

geschitzt wird:

Np
p=Y 4€4in(N) (6.11)
N=1

Abbildung 6.2 zeigt exemplarisch die Anpassung der isotropen Parameter
an die LCF-Versuche bei 650 °C. Die Ergebnisse fiir 500 und 600 °C sind
dem Anhang C.3 beigefiigt. Es wurden fiir die Anpassungen je Belastungs-
amplitude alle durchgefiihrten LCF-Versuche beriicksichtigt. Dies erklért

neben dem Messrauschen die breite Streuung der Datenpunkte. Die isotro-
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Tabelle 6.2: Startwerte der isotropen Parameter von den LCF-Versuchen.

Parameter 500°C 600°C 650°C
hil- 0,0050 0,0054 0,0009
&=04% - - 0,041
vl &=05% 0,067 0,032 0,051
&=07% 0,10 0,052 0,092
&=09% 0,11 0,070 0,111
cl- 2,46 1,18 0,47
Vil = 0 0 0,042
cpl— 0 0 19,3
Yoo | — 0,12 0,11 0,11
cs /- 618 167 367

pen Parameter sind in Tabelle 6.2 zusammengefasst. ¢, und y; wurden fiir
500 und 600 °C gleich null gesetzt, da keine anfiangliche Verfestigung auf-

trat.

Die Ergebnisse der LCF-Versuche in Abschnitt 5.2.1 zeigen, dass die Dauer
der linearen zyklischen Entfestigung von der Belastungsamplitude abhéngt.
Sie wird mit zunehmender Dehnamplitude geringer (siehe Abbildung 5.8).
Bei g, = 0,9 % gehen die Wechselverformungskurven beinahe direkt vom
ersten in den dritten Bereich der zyklischen Entfestigung iiber. Dies fiihrt zu
einer Uberschiitzung von /4 fiir groBe Dehnamplituden, falls GI. 6.10 einzeln
an die unterschiedlichen Belastungsamplituden angepasst wird. Des Weite-
ren wiirde der Grenzwert der zyklischen Entfestigung y; mit zunehmender
Belastungsamplitude kleiner werden. Dies ist physikalisch widerspriichlich.
Aus diesem Grund wird der isotrope Parameter 4 fiir die geringste Deh-

namplitude angepasst und fiir die héheren Belastungsamplituden konstant
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gehalten. Auf diese Weise kann das zyklische Entfestigungsverhalten mit
einem Parameter fiir /2 beschrieben werden.

Die Anpassung der isotropen Ver- bzw. Entfestigung wurde bei 650 °C eben-
falls schrittweise durchgefiihrt. Im ersten Schritt wurde GI. 6.10 an die Da-
ten der geringsten Belastungsamplitude angepasst. Im zweiten Schritt wird
der Parameter / aus dem oben genannten Grund fiir das Fitting der weite-
ren Dehnamplituden fixiert. Da sich ¢, Y, und ¢, fiir die unterschiedlichen
Dehnamplituden kaum unterscheiden, wurden sie gemittelt und im letzten
Schritt zur Bestimmung von Y fixiert.

Die Formulierung fiir y; aus GI. 2.25 ermdglicht eine Bestimmung der Pa-
rameter ;. und c;. Dazu werden die Werte fiir y; gegen die inelastischen
Dehnamplitude bei halber Lebensdauer fiir jede Belastungsamplitude auf-
getragen. Die angepassten Kurven und die experimentellen Daten sind in
Abbildung 6.3 dargestellt. Die Startwerte der Parameter ;. und ¢, sind

ebenfalls Tabelle 6.2 zu entnehmen.

Die Startwerte der isotropen Parameter konnen auch mit den EPVs bestimmt
werden. Dies geht direkt aus den Untersuchungen des viskoplastischen Ver-
formungsverhaltens in Abschnitt 5.3 hervor. Die eingefiihrten Spannungs-
relaxationen in den Haltezeiten und der Einfluss der Belastungsgeschichte
miissen allerdings beriicksichtigt werden. Die EPVs haben gezeigt, dass die
zyklische Entfestigung nach einer Erhohung auf die nichste Belastungsstufe
erhalten bleibt, d.h. nach einer Belastungserhohung ist die Spitzenspannung
entsprechend der zuvor stattgefundenen zyklischen Entfestigung reduziert.
Dies zeigt sich auch an der geringeren Abnahme der Festigkeit in den Fol-
gezyklen nach einer Belastungserhfhung.

Des Weiteren ist der Einfluss der Haltezeit problematisch, da er teilweise zu
einer Verschiebung der Mittelspannungen und zu einer zusitzlichen Entfes-
tigung fithrt. Um den Einfluss der Haltezeit auf den Verlauf der Spitzenspan-

nungen zu minimieren, wird zur Bestimmung der isotropen Entfestigung v
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Abbildung 6.3: Bestimmung der isotropen Parameter .. und ¢ aus den Grenz-
werten der zyklischen Entfestigung y; fiir verschiedene Dehnam-
plituden.

die Spannungsamplitude ¢, verwendet bzw. die ersten Zyklen nach der Hal-

tezeit vernachléssigt. Daraus folgt fiir die isotrope Entfestigung:

o, (N)

OZug— /LCF —Versuch (€)

6.12)

wobei 6z, /1cF—Versuch €ine Referenzspannung einer vergleichbaren Erst-
belastungskurve aus einem Zug- bzw. LCF-Versuch fiir die jeweilige Belas-
tungsamplitude g, ist. Die Entfestigungskurven werden nach einer Belas-
tungserhthung mit der jeweils zuvor erreichten akkumulierten inelastischen
Dehnung fortgesetzt.

Die Abbildungen 6.4 (a), (b) und (c) zeigen analog zum vorherigen Ab-
schnitt die physikalische Anpassung von Gl. 6.10 an die Daten der EPVs
bei 500, 600 und 650 °C zur Bestimmung der isotropen Parameter. Aus der
Auftragung der isotropen Entfestigung y als Funktion der akkumulierten
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Abbildung 6.4: Bestimmung der Startwerte der isotropen Ver- bzw. Entfestigung
mit den EPVs bei (a) 500 °C, (b) 600 °C und (c) 650 °C. (d) Be-
stimmung von Y . und ¢y aus den Grenzwerten Y der zyklischen
Entfestigung fiir verschiedene Dehnamplituden.

inelastischen Dehnung wird nochmals deutlich, dass die zyklische Entfes-
tigung der vorherigen Dehnamplitude nach einer Belastungserhohung auf
€, = 0,7 % und anschlieBend auf &, = 0,9 % erhalten bleibt. D.h. die zy-
klische Entfestigung wird mit der aktuellen Dehnamplitude fortgesetzt und
lauft gegen den jeweiligen Grenzwert y;. Dieser hdngt nach GI. 6.6 von
der maximalen inelastischen Dehnung des aktuellen Zyklus ab. Da die An-
passung fiir jede Belastungsamplitude verschiedene Werte fiir y; liefert,
konnen y; ., und ¢ mit Gl. 6.6 bestimmt werden (siehe Abbildung 6.4 (d)).
Die Parameter der anfinglichen zyklischen Verfestigung, die bei 650°C
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6 Modellierung

Tabelle 6.3: Startwerte der isotropen Parameter von den EPVs.

Parameter 500°C 600°C 650°C
hi- 0,006 0,006 0,006
&=05% 0,057 0,020 0,055
W /- &=07% 0,084 0,060 0,060
&=09% 0,099 0,072 0,075
cl- 2,98 0,92 0,47
Yoo/ — 0,11 0,14 0,07
cs /- 517 146 909
vy, /- 0 0 0,038
cpl— 0 0 14,4

auftritt, wurden fiir die niedrigste Dehnamplitude bestimmt und fiir die
grofleren Belastungsamplituden konstant gehalten. Der Parameter £ der li-
nearen zyklischen Entfestigung wurde fiir £, = 0,9 % im Bereich mit kon-
stanter Steigung ermittelt und fiir die Anpassung der anderen Parameter
fixiert. Die ermittelten Startwerte der isotropen Parameter aus den EPVs bei
500, 600 und 650 °C sind in Tabelle 6.3 zusammengefasst.

6.2.2 Numerische Parameteroptimierung

Die Modellparameter wurden einschlieBlich am EPV optimiert und spéter
an den LCV-Versuchen validiert. Das Flussdiagramm in Abbildung 6.5 zeigt
schematisch den Ablauf der numerischen Parameteroptimierung. Zur An-
passung und Optimierung der Modellparameter wurde das Computerpro-
gramm Fminuit verwendet. Es ist eine fiir MATLAB portierte Version von
MINUIT, das in den 1970er-Jahren von Fred James am CERN entwickelt
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Abbildung 6.5: Flussdiagramm zur Veranschaulichung der numerischen Parameter-
optimierung.

wurde [160]. Das Programm bietet verschiedene Methoden, um das Mini-
mum einer benutzerdefinierten Fehlerfunktion ¥ zu finden:

m,

(@)=Y

S Npat,
eg Wm,Seg at,m (
m=1 MDar,m 2

2
oMod (g — oﬁj{ﬂ) . (6.13)

Sie basiert auf der Methode des kleinsten Quadrats und beschreibt die Ab-
weichung zwischen den Messwerten G,Eﬁp der einzelnen Segmente des
EPVs m fiir n Datenpunkte und den Ergebnissen eines theoretischen Mo-
dells 619 (@), das mehrere Materialparametern ¢ enthalten kann.

Beim EPV wird zwischen Segmenten, in welchen die Dehnung variiert €,
und in denen sie auf einem bestimmten Niveau gehalten wird &, unterschie-
den (siche Abbildung 6.6). Wy, se, ist ein Gewichtungsfaktor, der von der
Art des Segments &,/¢;, und seiner Haufigkeit m,, /m,, im EPV abhéngt. Oh-
ne ihn wiirden die Spannungsrelaxationen nicht ausreichend berticksichtigt
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Abbildung 6.6: Unterteilung des EPVs fiir die Gewichtung der Segmente mit sich
variierender und gehaltener Dehnung.

werden, da der EPV nur drei Haltezeiten und je nach Lebensdauer deutlich

mehr Zyklen beinhaltet. Der Gewichtungsfaktor ist wie folgt definiert:

1 fiir Seg = ¢,

Win,Seg = (6.14)

me,
ey,

fiir Seg = ¢, ’

wobei mg, der Anzahl der Segmente mit Haltezeit und m,, der Anzahl der

Segmente mit sich variierender Dehnung entspricht.

6.2.3 Strategie

Das Vorgehen zur Optimierung der Modellparameter am EPV soll im Fol-
genden erldutert werden. Dabei ist die Hierarchie der Parameter zu beachten,
d.h. wann und in welchem Umfang sie sich auf das viskoplastische Verfor-
mungsverhalten auswirken. Sie entspricht der Reihenfolge, die zur Bestim-
mung der Startwerte in Abschnitt 6.2.1 verwendet wurde. Die an die LCF-
Versuche bzw. EPVs angepassten Parameter werden als Startwerte fiir die
Optimierung verwendet. Die Parameteroptimierung wurde wie folgt durch-

gefiihrt:
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6.2 Bestimmung der Modellparameter

Erster Zyklus

1. Im ersten Schritt werden die viskosen Parameter n, Z und ko an die
Erstbelastungskurve bis zum Beginn der ersten Haltezeit angepasst.
Die Parameter der statischen Erholung der kinematischen Verfesti-
gung werden zunéchst vernachlissigt. Alle anderen Parameter werden

konstant gehalten.

2. Zur optimalen Beschreibung der Spannungsrelaxation werden im
néchsten Schritt die Parameter der statischen Erholung der kinema-
tischen Verfestigung mi, Ry, mp und Ry an den ersten Zyklus mit
Haltezeit angepasst.

3. Es werden alle kinematischen und viskosen Parameter gleichzeitig

optimiert, die die Form der Hysterese beschreiben.

Spitzenspannungen

Die Parameter der isotropen Ver- bzw. Entfestigung legen den Verlauf der
Spitzenspannungen fest. Um sie moglichst gut zu bestimmen, wird der Feh-
ler zwischen den minimalen und maximalen Spannungen der Simulation
und dem Experiment berechnet. Die kinematischen Parameter werden kon-
stant gehalten. Weichen die Spannungsrelaxationskurven nach der Optimie-
rung vom Experiment ab, werden die Parameter R und R, nochmal einzeln
angepasst. Die EPVs wurden bis zum Versagen der Probe gefahren. Da das
Modell keine Schidigung beriicksichtigt, wurde die Optimierung der Pa-
rameter bei & = 0,9 % und 75 Zyklen abgebrochen. Der Parameter % be-
schreibt bereits nach der physikalischen Anpassung das lineare zyklische

Entfestigungsverhalten. Er wurde deshalb nicht optimiert.

6.2.4 Ergebnisse der Parameteroptimierung

Zur Darstellung der Qualitdt der numerischen Anpassung sind die Ergeb-

nisse der Simulation fiir die Spitzenspannungen und die Spannungsrelaxa-
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Abbildung 6.7: Vergleich zwischen Experiment und Simulation des EPVs fiir die
optimierten Parameter bei 650 °C.

tionen in der Haltezeit zusammen mit den experimentellen Daten des EPVs
bei 650°C in einem Spannungs-Zeit-Diagramm abgebildet (siehe Abbil-
dung 6.7). Die 6-&-Diagramme in Abbildung 6.8 und 6.9 zeigen zudem die
Hysteresen fiir jeweils den ersten und letzten Zyklus jeder Dehnamplitude.
Aufgrund der einsetzenden Schiddigung wurde bei €, = 0,9 % der 75. Zyklus
verwendet. Der Ubersicht halber wurden die Ergebnisse fiir 500 und 600 °C
dem Anhang C beigefiigt (sieche Abbildungen C.4 bis C.9). Die optimierten
Parameter sind jeweils beziiglich ihrer Hierarchie in den Tabellen 6.4, 6.5

und 6.6 aufgelistet.

Die verwendeten Evolutionsgleichungen des modifizierten Stoffgesetzes
nach Aktaa und Schmitt [13] kénnen mit den optimierten Modellparame-
tern die Messergebnisse in guter Ubereinstimmung beschreiben. Die Form
der Hysteresen wird fiir alle Temperaturen ausreichend wiedergegeben. Die
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Abbildung 6.8: Vergleich zwischen Experiment und Simulation der Hysteresen im
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Abbildung 6.9: Vergleich zwischen Experiment und Simulation der Hysteresen im

letzten Zyklus jeder Dehnamplitude des EPVs fiir die optimierten
Parameter bei 650 °C.
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Tabelle 6.4: E-Modul und optimierte Parameter n, Z und k.

Parameter 500°C 600°C 650°C

E / MPa 160000 140000 120000
nl- 9,10 3,51 3,85
Z /| MPas!/" 921 1391 1160
ko / MPa 0,65 2,10 25,00

Tabelle 6.5: Optimierte, kinematische Parameter.

Parameter 500°C 600 °C 650°C
H; / MPa 122730 114660 80325
C /- 400 595 516

Ry /MPa'~ms~1  38.107% 59.1071 45.107%
my [ — 3,0 5,7 12,0
H> / MPa 270000 630080 343170
C /- 3516 4175 30025
Ry /MPa!~™s~1  08.10°® 99.107° 1,0-10°8
my [ — 3,0 9,8 12,0

Spitzenspannungen werden bei 650 °C unter Zug- und Druckbelastung am
besten getroffen.

Bei niedrigeren Temperaturen nimmt der Einfluss der Haltezeit auf die Spit-
zenspannungen der Folgezyklen zu. Er fiihrt zu einer gleichzeitigen Ver-
schiebung und Verkleinerung der Hysterese. Dieser Effekt kann das Modell
mit den verwendeten Parametern nicht abbilden. Deshalb werden die Spit-
zenspannungen unter Zugbelastung nicht mehr getroffen. Die Abweichung
ist bei 500 °C am groften (siehe Abbildung C.4).
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Tabelle 6.6: Optimierte, isotrope Parameter.

Parameter 500°C 600°C 650°C

hil- 0,0051 0,0054 0,0010

cl- 2,80 1,20 0,47

Yoo/ — 0,15 0,11 0,14

cs /- 400 167 313

cnl— 0 0 15

Wi/ — 0 0 0,34
6.3 Validierung der Modellparameter

Die optimierten Modellparameter fiir ODS T91 wurden mit den Ergeb-
nissen der LCF-Versuche validiert. Abbildung 6.10 zeigt die Hysteresen
des ersten Zyklus fiir die untersuchten Temperaturen und Dehnamplitu-
den. Die simulierten Kurven stimmen gut mit den experimentellen Daten
iiberein. Bei geringeren Belastungsamplituden und mit zunehmender Tem-
peratur wird die Form der Hysteresen besser beschrieben. Bei 650 °C ist die

Ubereinstimmung am besten.

Ein wichtiger Indikator fiir Vertrauenswiirdigkeit der Modellparameter ist,
ob das zyklische Ver- bzw. Entfestigungsverhalten richtig abgebildet wird.
Daher wurden die Spitzenspannungen der simulierten LCF-Versuche mit
den experimentellen Daten in den Abbildungen 6.11, 6.12 und 6.13 als
Funktion der Zyklenzahl dargestellt. Die simulierten Kurven zeigen eine
gute Ubereinstimmung mit den Wechselverformungskurven. Sowohl das
anfiangliche als auch das langerfristige, lineare zyklische Entfestigungsver-
halten konnen ausreichend beschrieben werden. Zudem kann die zusitzliche

Evolutionsgleichung der isotropen Verfestigung y3 mit den zwei Parame-
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6 Modellierung

tern vy, und ¢;, die bei 650°C zu Beginn des LCF-Versuchs auftretende
leichte zyklische Verfestigung zufriedenstellend abbilden.

Unter Beriicksichtigung der in Abschnitt 6.2.2 definierten Fehlerfunktion
Gl. 6.13 kann die Giite der Modellierung abgeschitzt werden. Die Ergebnis-
se des Fehlers zwischen den Simulationen und den experimentellen Daten
sind fiir die Wechselverformungskurven in Tabelle 6.7 zusammengefasst.

2% (&) wird mit zunehmender Temperatur und abnehmender Belastungs-
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Abbildung 6.10: Simulation des ersten Zyklus verschiedener LCF-Versuche fiir die

optimierten Modellparameter und Vergleich mit den experimentel-
len Daten bei (a) 500 °C, (b) 600 °C und (c) 650 °C.
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Abbildung 6.11: Simulation der Spitzenspannungen der LCF-Versuche von ODS
T91 fiir die optimierten Modellparameter bei 500 °C.
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Abbildung 6.12: Simulation der Spitzenspannungen der LCF-Versuche von ODS
T91 fiir die optimierten Modellparameter bei 600 °C.
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Abbildung 6.13: Simulation der Spitzenspannungen der LCF-Versuche von ODS

T91 fiir die optimierten Modellparameter bei 650 °C.

Tabelle 6.7: Fehler zwischen Simulation und Experiment der Wechselverformungs-

kurven.
22(@) | 500°C 600°C  650°C
6, —05% | 44 17 13
£=07% | 129 48 16
£.=09% | 284 15 25

amplitude geringer. Der Fehler ist mit ¥ (&) = 13 bei 650°C und &, =
0,5 % am kleinsten. Zusammenfassend zeigt die Validierung an den LCF-

Versuchen, dass die EPVs zur Bestimmung von Parametersitzen geeignet

sind.
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6.4 Zusammenfassung

Die Anpassung und anschlieBende Optimierung der Modellparameter an die
in Kapitel 5 vorgestellten Versuchsergebnisse haben gezeigt, dass das Stoff-
gesetz von Aktaa und Schmitt fiir die Beschreibung des viskoplastischen
Verformungsverhaltens von ODS T91 teilweise erweitert werden musste
(siehe Abschnitt 6.1).

Die kinematische Verfestigung lauft aufgrund ihrer Formulierung, dhnlich
dem beschrinkten Wachstum, gegen den Grenzwert H/C. Da ODS T91
bei 500 °C stirker verfestigt als bei 600 und 650 °C (vgl. Abbildung 6.1),
d.h. die Spannungen fiir die untersuchten Dehnamplituden nicht in einen
horizontalen Verlauf iibergehen, ist es sinnvoll eine zweite kinematische
Evolutionsgleichung einzufiihren. Der erste Beitrag zur Riickspannung be-
schreibt die stirkere Kriimmung der FlieBkurve fiir kleinere Dehnungen,
wohingegen der zweite Beitrag den flacheren Verlauf bei groferen Deh-
nungen wiedergibt. Die physikalischen Anpassungen der Gl. 6.8 und 6.9
haben gezeigt, dass selbst bei 600 und 650 °C die Erstbelastungskurven der
LCF-Versuche mit zwei kinematischen Termen besser beschrieben werden
konnen (vgl. Abbildung 6.1 (a) und (b)). Die Einfiihrung eines zweiten
Terms kann auch analog zu den unterschiedlichen Hirtungsmechanismen,
die auf verschiedenen Ebenen zur Festigkeit beitragen, betrachtet werden.
Die erste kinematische Evolutionsgleichung beriicksichtigt die Hindernisse
fiir die Versetzungsbewegung mit kurzer Reichweite, wie z.B. Teilchen auf
einer Gleitebene. Der zweite Term beschreibt die weitreichenden Wechsel-
wirkungen, die beispielsweise durch das Aufstauen von Versetzungen an
Korngrenzen entstehen.

Die Wechselverformungskurven der LCF-Versuche und die Ergebnisse der
EPVs zeigen bei 650 °C zu Beginn der Versuche eine leichte zyklische Ver-
festigung. Dieser Effekt kann sehr gut durch eine weitere isotrope Evolu-
tionsgleichung abgebildet werden (siehe Abbildung 6.13). Prinzipiell liefe
sich das Wechselverformungsverhalten unter Vernachlidssigung der anfang-
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6 Modellierung

lichen Verfestigung auch ohne die dritte isotrope Evolutionsgleichung be-
schreiben. Aus werkstoffphysikalischer Sicht ist ein zusétzlicher isotroper
Aufbauterm dennoch sinnvoll, da die zyklische Ver- bzw. Entfestigung zwei
konkurrierende Prozesse sind. In den meisten Fillen iiberwiegt je nach Tem-
peratur, Belastungsbedingung oder Ausgangszustand des Materials einer der
beiden.

Die kinematischen Parameter wurden fiir eine erste Abschidtzung an die
Erstbelastungskurven der LCF-Versuch bis &, = 0,9 % und die EPVs bis
&, = 0,5 % angepasst (siche Abbildung 6.1b). Im besten Fall sollte die Be-
stimmung der Parameter allein mit dem EPV moglich sein. Ein Vergleich
der Anpassungen an die Erstbelastungskurven der LCF-Versuche und EPVs
zeigt, dass die ermittelten Parameter des EPVs bei 500 °C die FlieBkurve fiir
groBere Dehnungen deutlich iiberschétzen. Fiir die EPVs bei 600 und 650 °C
ist die inelastische Dehnung bei gleicher Belastungsamplitude grofer und
die Verfestigungskurve geht bereits in einen horizontalen Verlauf iiber. Dies
ermoglicht fiir diese Temperaturen eine erste Abschidtzung der kinemati-
schen Parameter mit nur einem Versuch.

Die Verwendung der FlieBkurven aus den Zugversuchen ist eine Alternati-
ve dieses Problem zu umgehen. Sie werden ohnehin zur Bestimmung der
mechanischen Kenngrofien benétigt, sind leicht zugidnglich bzw. kénnen
mit relativ geringem Aufwand bestimmt werden (siehe Abschnitt 5.1.1). Da
die Zugversuche in dieser Arbeit an einem anderen Priifstand durchgefiihrt
worden sind, weichen die Spannungen fiir die gleiche Soll-Temperaturen et-
was voneinander ab. Fine Bestimmung von Startwerten der kinematischen
Verfestigung ist dennoch moglich, da die Modellparameter anschlieBend

numerische optimiert werden.

Die Startwerte zur Optimierung der isotropen Parameter konnen direkt aus
den Ergebnissen der LCF-Versuche durch eine Auftragung der isotropen

Ver- bzw. Entfestigung y als Funktion der akkumulierten inelastischen Deh-
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nung p bestimmt werden. Bei den EPVs fiihren der Einfluss der Haltezeit
und die Belastungsgeschichte zu einer Verschiebung der Spitzenspannun-
gen bzw. zu einer verstirkten zyklischen Entfestigung. Dies erschwert die
Bestimmung der isotropen Parameter aus nur einem Versuch.

Eine detaillierte Analyse der EPVs in Abschnitt 5.3 hat gezeigt, dass der
Einfluss der Haltezeit sich zwar auf die Spitzenspannungen, jedoch kaum
auf die Spannungsamplitude auswirkt. Somit kann die isotrope Ver- bzw.
Entfestigung y mittels der Spannungsamplitude berechnet werden. Zudem
wird die bei einer niedrigeren Dehnamplitude erreichte zyklische Entfes-
tigung bei einer Belastungserhohung beibehalten. Unter Beriicksichtigung
dieser Effekte konnen die isotropen Parameter analog zu den LCF-Versuchen
direkt aus den Ergebnissen der EPVs bestimmt werden (siehe Abbildung
6.4). Ein Vergleich der Parameter aus den LCF-Versuchen und den EPVs
zeigt, dass sie teilweise sehr gut {ibereinstimmen oder zumindest in dersel-
ben GroéBenordnung liegen. Folglich kénnen die isotropen Parameter, die
anhand der EPVs ermittelt worden sind, ebenfalls als Startwerte fiir die an-
schlieBende Optimierung verwendet werden. Die Vorteile dieser Methode
sind, dass fiir die Bestimmung der Modellparameter weniger Versuche, Pro-

benmaterial und Zeit notig sind. Folglich kénnen Kosten eingespart werden.

Die zyklische Entfestigung von ODS T91 ist im Vergleich zum konventio-
nellen P91 deutlich geringer (siche Abbildung 5.24). Zudem sind die in den
Versuchen auftretenden Effekte, z.B. der Einfluss der Haltezeit, im Bereich
von wenigen MPa und relativ zu den Spitzenspannungen gering. Oft sind
sie kaum groBer als das Messrauschen oder liegen im Bereich der Streuung
mehrerer Versuche. Die Optimierung der Modellparameter ist daher eine
besondere Herausforderung, um im Umkehrschluss die Effekte exakt wie-
derzugeben. Die Optimierungsstrategie, die fiir die EPVs entwickelt wurde,
sollte deshalb Schritt fiir Schritt befolgt werden. Sie beriicksichtigt die Hier-
archie der Modellparameter. Fiir die Beschreibung des isotropen Verhaltens

ist es beispielsweise unabdingbar zuvor das kinematische Verhalten korrekt
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abzubilden. Falsche isotrope Parameter wirken sich hingegen deutlich we-

niger auf die kinematischen Parameter aus.

Der in Abschnitt 6.2.1 beschriebene Einfluss der Spannungsrelaxation in
der Haltezeit auf die Folgezyklen kann derzeit nicht ausreichend durch die
verwendeten Evolutionsgleichungen und Modellparameter wiedergegeben
werden. Die Evolutionsgleichungen der kinematischen Verfestigung konnen
zwar eine Verschiebung der Mittelspannungen beschreiben, der dynamische
Erholungsterm hebt diesen Effekt allerdings im Folgezyklus zu schnell auf.
Demzufolge werden nach einer Haltezeit unter Zug die Maximalspannun-
gen Oy, nicht exakt abgebildet (siche Abbildung C.4). Der Einfluss der
Haltezeit wird mit zunehmender Temperatur geringer. Dies erleichtert die
Modellierung der Spitzenspannungen.

AbschlieBend lédsst sich festhalten, dass das auf dem Aktaa und Schmitt Mo-
dell basierende modifizierte Stoffgesetz das viskoplastische Verformungs-
verhalten von ODS T91 gut beschreiben kann. Die Validierung mit den opti-
mierten Parameter zeigt eine gute Ubereinstimmung der simulierten Kurven

mit den Ergebnissen der LCF-Versuche.
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7.1 Zusammenfassung

Die Untersuchung des viskoplastischen Verformungsverhaltens eines neuen
Werkstoffs, wie des oxidpartikelverstirkten (ODS) T91, mit einem kontinu-
umsmechanischen Stoffgesetz umfasst:

* Eine umfangreiche mechanische Charakterisierung durch monotone,
zyklische und Kriech- bzw. Kriech-Ermiidungsversuche mit Haltezeit
(siehe Kapitel 5),

* die Entwicklung eines geeigneten Stoffgesetzes (sieche Abschnitt 6.1),

* die Anpassung und Optimierung der Modellparameter (siche Ab-
schnitt 6.2) und

e die Validierung der optimierten Parameter (siche Abschnitt 6.3).

In dieser Arbeit wurde diese Vorgehensweise befolgt. Aufgrund der gerin-
gen Menge an ODS-Probenmaterial wurde zusitzlich ein spezieller zykli-
scher Versuch mit mehrstufiger Belastungsdnderung und Haltezeiten entwi-
ckelt (sieche Abschnitt 5.3). Dieser ermoglicht die Anpassung und Optimie-
rung der Modellparameter fiir eine Temperatur mit nur einem Versuch. Im

Folgenden werden die einzelnen Kapitel zusammengefasst.

Die Ergebnisse der Zugversuche zeigen die hohe Festigkeit des Werkstoffs
im Temperaturbereich zwischen Raumtemperatur (RT) und 700 °C. Im Ver-

gleich zu anderen ODS-Stéhlen besitzt ODS T91 zudem eine ausreichende
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Verformbarkeit. Somit ist dieser Werkstoff ein guter Kompromiss zwischen
Festigkeit und Duktilitidt. Die Hochtemperaturfestigkeit beruht zum einen
auf der starken Hinderniswirkung der fein verteilten Oxidpartikel (f =
0,55 Vol.%, d = 15,9nm) und zum anderen auf der starken Wechselwir-
kung zwischen Versetzungen und Teilchen. Des Weiteren trigt die geringe
SubkorngréBe (ca. 620 nm) der martensitischen Lattenstruktur mafgeblich
zur Festigkeit bei.

Die transmissionselektronenmikroskopischen (TEM-)Untersuchungen zei-
gen, dass die Gefiigestruktur trotz der starken Verformung und der hohen
Temperatur stabil bleibt. Die M,;C4-Karbide vergrobern allerdings deutlich
bei 700 °C, besonders wenn sie auf ehemaligen Austenitkorngrenzen liegen.
Zudem wurde eine leichte Vergroberung der Y,O;-Partikel festgestellt.

Die Versetzungsstrukturen unterscheiden sich je nach Temperaturbereich.
Von RT bis ca. 0,4 - T;, bauchen sich die Versetzungen zwischen den Oxid-
partikeln aus und bilden Versetzungsringe. Die Festigkeit wird hauptsédchlich
durch den Orowan-Mechanismus bestimmt. Bei Temperaturen oberhalb von
ca. 0,4 - T, iiberklettern die Versetzungen die Dispersoide durch thermisch
aktivierte Prozesse. Die Versetzungssegmente sind gerade, parallel und stau-
en sich teilweise an den Korngrenzen auf. Im Vergleich zum Matrixmaterial
(P91/T91) ist die Festigkeit der ODS-Variante bei 700 °C dennoch grofer,
da die Anzahl der Hindernisse grofer ist und die Versetzungen an deren

Riickseite verankert sind.

Das Ermiidungsverhalten wurde fiir symmetrische Dehnungsbelastungen
im Temperaturbereich zwischen 500 bis 650 °C und verschiedene Deh-
namplituden untersucht. ODS T91 zeigt ein komplexes, kontinuierliches
Wechselverformungsverhalten. Es ist vergleichbar mit dem des Matrixma-
terials, wobei die zyklische Entfestigung geringer ausfillt. Eine mogliche
Erkliarung ist die stabilisierende Wirkung der Oxidpartikel auf das Wechsel-
verformungsverhalten. In den ersten Zyklen nimmt die Festigkeit von ODS

T91 am stérksten ab. AnschlieBend geht der Verlauf der Spitzenspannungen

158



7.1 Zusammenfassung

in eine kontinuierliche bzw. lineare zyklische Entfestigung iiber. Am Ende
der gesamten Lebensdauer fallen die Spitzenspannung ab, da aufgrund der
Ermiidungsschidigung ein makroskopischer Riss entsteht.

Die TEM-Untersuchungen an den ermiideten Proben zeigen, dass die an-
fanglich hohe Versetzungsdichte nach der zyklischen Belastung und mit zu-
nehmender Temperatur abnimmt. Ahnlich wie im Zugversuch bauchen sich
die Versetzungen bei geringen Temperaturen noch deutlich aus, wohingegen
bei hoheren Temperaturen eine parallele Versetzungsanordnungen vorliegt.
Die Versetzungsbewegung findet auf zwei unterschiedlichen Gleitsystemen
(,,double slip cross-over) statt. Dies ldsst vermuten, dass die Annihilation
und Umordnung von Versetzungen die Hauptursache fiir die zyklische Ent-
festigung sind. Die Bildung von Versetzungsnetzwerken oder -zellen konnte
nicht festgestellt werden.

Die Ermiidungslebensdauer konnte im untersuchten Bereich gut durch die
Manson-Coffin-Beziehung beschrieben werden. Die Ermiidungswiderstands-
fahigkeit von ODS T91 war fiir die aufgebrachten Dehnamplituden bis
600 °C in derselben Groflenordnung, wie die des Matrixmaterials. Aufgrund
der hoheren Festigkeit sollte die Ermiidungslebensdauer der ODS-Variante
im Langzeitermiidungsbereich, d.h. fiir geringere Belastungsamplituden,

iberlegen sein, da der inelastische Verformungsanteil kleiner ist.

Der Einprobenversuch (EPV) wurde speziell fiir die Anpassung und Op-
timierung der Modellparameter des verwendeten Stoffgesetzes entwickelt.
Zusitzlich ermdglicht der Versuch die Untersuchung des Einflusses der Hal-
tezeit und der Belastungsgeschichte. Die Versuchsergebnisse haben gezeigt,
dass die Zugspitzenspannung im Folgezyklus nach der Haltezeit abnimmt.
Gleichzeitig werden die Druckspitzenspannungen leicht erhoht. Es entsteht
eine geringe Mittelspannung, die in den anschlielenden Zyklen ohne Halte-
zeit mit zunehmender zyklischer Belastung verschwindet.

Eine detaillierte Untersuchung des Einflusses der Haltezeit und der Belas-

tungsgeschichte zeigte, dass sich nach einer Belastungserhohung die zuvor
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aufgebaute zyklische Entfestigung und die Abnahme der Festigkeit durch
die Spannungsrelaxation in vollem Umfang auf die Spitzenspannungen der
Folgezyklen auswirkt. Die zyklische Entfestigung lduft nach einer Erh6hung
der Dehnamplitude daher langsamer ab. Diese Tatsache wurde genutzt, um
Startwerte der Modellparameter des verwendeten viskoplastischen Stoffge-

setzes zu ermitteln.

Das viskoplastische Verformungsverhalten von ODS T91 wurde mit einem
eigens modifizierten Stoffgesetz, basierend auf dem Aktaa und Schmitt Mo-
dell, untersucht. Zur Beschreibung der Nichtlinearitit der Hysteresen bei
verschiedenen Temperaturen und iiber eine groe Spanne an Belastungen
wurde ein zweiter kinematischer Verfestigungsterm hinzugefiigt. Zudem
wurde eine dritte isotrope Evolutionsgleichung verwendet, welche die ge-
ringe, anfiangliche zyklische Verfestigung abbilden kann.

Die Modellparameter des ertiichtigten Stoffgesetzes wurden erfolgreich an
die experimentellen Daten angepasst und numerisch optimiert. Dabei stellte
sich heraus, dass es moglich ist, geeignete Parameter mit nur einem Versuch
(dem EPV) zu generieren. Die Validierung an den Ermiidungsversuchen

verdeutlicht die Giite der optimierten Parameter.

7.2 Fazit

Der untersuchte ODS T91-Stahl besitzt aufgrund der fein verteilten Oxid-
partikel selbst bei hohen Temperaturen eine sehr hohe Festigkeit und eignet
sich daher sehr gut im Bereich der Hochtemperaturwerkstofftechnik. Zudem
ist ODS T91 im Vergleich zu anderen ODS-Stihlen ausreichend duktil.

ODS T91 weist eine gute zyklische Festigkeit auf, wobei die zyklische
Entfestigung geringer ist als die des Matrixmaterials. Im LCF-Bereich bei
500 und 600 °C besitzt ODS T91 keine nennenswert besseren Ermiidungs-
eigenschaften als das Matrixmaterial. Die Ermiidungswiderstandsfihigkeit
im HCF-Bereich ist aufgrund der hohen Festigkeit des ODS-Stahls hinge-
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gen sehr vielversprechend. Dariiber hinaus zeigt ODS T91 bei 650 °C kaum
geringer Lebensdauern als bei den niedrigeren Temperaturen. Die konven-
tionellen mod. 9Cr-1Mo Stéhle konnen in diesem angestrebten Temperatur-
bereich nicht eingesetzt werden.

Mit dieser Arbeit konnte erfolgreich gezeigt werden, dass zum einen das
viskoplastische Verformungsverhalten von ODS-Stéhlen ausreichend durch
das entwickelte Stoffgesetz beschrieben werden und zum anderen ein Pa-
rametersatz fiir die jeweilige Temperatur mit nur einem Versuch bestimmt
werden kann. Dies ist ein wichtiger Schritt fiir die Auslegung dieser Werk-

stoffe fiir die Anwendung als Kraftwerkskomponenten.

7.3 Ausblick

Uber diese Arbeit hinaus empfiehlt sich eine weitere Untersuchung der fol-

genden Aspekte:

* Analyse und Modellierung des viskoplastischen Verformungsverhal-

tens mit dem Einprobenversuch fiir weitere Werkstoffsysteme.

e Validierung der Modellparameter fiir komplexere Belastungsarten

bzw. Kriech-Ermiidungsversuchen mit Haltezeiten in jedem Zyklus.

* Modifizierung des Stoffgesetzes zur Beschreibung des in dieser Ar-

beit beobachteten Einflusses der Haltezeit.

* Kopplung des entwickelten Stoffgesetzes mit Modellen der Kontinu-

umsschidigungsmechanik zur Vorhersage der Lebensdauer.
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A Modellierung

A1 Mehrachsige Formulierung des verwendeten
Stoffgesetzes

Evolutionsgleichungen der gesamten, thermischen, elastischen und inelasti-
schen Dehnung:

e=&"+&"+¢"

M=o (T-Ty)1

&' =E:o

éin:3<z‘eq_k>n )
2\"z / z,
3

mit Z:%—Q und X, = EE:Z

Kinematische Evolutionsgleichungen:
Q=0,+Q,
: 2 . R -1
Q= e "—C1Q1p—R: Qe Q

: 2 i . -1
Q; = gsz‘m —CoQp— Ry | Qe Qo

2 i i 3
mit p= gsmze”‘ und Qeq:wEQ:Q
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A Modellierung

Isotrope Evolutionsgleichungen:

V=y+yr+y3

mit den folgenden Randbedingungen :

l,t/l(IZO):O, I/IQ(Z‘ZO)ZI und l//l(IZO):O.

Y =—hp
Va=c(Ys—yn)p
Vs =cp (W —y3)p

mit W =1— Y. (1 - e*"ﬁ{y)

fir t=0

und efﬁz . ) .
Eqt) fir gi(r)>¢e V p=0

mit € (1) = /%ei" (1) & (1)

s ist der deviatorische Anteil des Spannungstensors ¢ mit:
§=0— %Sp(o) 1,
wobei Sp (o) die Spur des Spannungstensors und 1 der Einheitstensor ist.

Erklarung der Tensorschreibweise

A:B=AUBJ  zweifache Verjiingung
A--B=AB/"  zweifache Verjiingung

Fiir symmetrische Tensoren entspricht die zweifache Verjlingung der Spur

der einfachen Verjiingung der Tensoren A und B:
A:B=A--B=AVB/'=Sp(AB).
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B Tabellen

B.1 Chemische Zusammensetzung von ODS T91

Tabelle B.1: Chemischen Zusammensetzung des T91 Stabmaterials vor der pulver-

metallurgischen Herstellung von ODS T91 und Spezifikation aus der
Literatur [122] (Angaben in Gew.%).

Element T91  Spezifikation T91
C 0,11 0,07-0,14
Si 0,37 0,20-0,50

Mn 0,44 0,30-0,60
0,011 <0,020
S 0,001 <0,010
Cr 8,61 8,0-9,5
Mo 0,93 0,85-1,05
Ni 0,27 <0,40
v 0,22 0,18-0,25
Al 0,017 <0,02
N 0,049 0,030-0,070
Nb 0,07 0,06-0,10
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B.2 Ermiidungsversuch 500 °C

Tabelle B.2: Ermiidungseigenschaften aus der o-e-Hysterese von ODS T91 bei
500 °C fiir Ng/2.

€l % Eupi!% €aer!% Omar ! MPa

0,5 0,145 0,355 597
0,5 0,140 0,360 579
0,5 0,154 0,346 602
0,7 0,314 0,386 633
0,7 0,305 0,395 628
0,7 0,317 0,393 619
0,9 0,510 0,390 630
0,9 0,510 0,390 652
0,9 0,511 0,389 642
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B.3 Ermiidungsversuch 600 °C

Tabelle B.3: Ermiidungseigenschaften aus der o-e-Hysterese von ODS T91 bei
600 °C fiir Np/2.

/% Eain!% E4e1!%  Omar/ MPa

0,5 0,19 0,31 440
0,5 0,20 0,31 432
0,5 0,19 0,31 443
0,7 0,38 0,32 457
0,7 0,38 0,32 467
0,7 0,37 0,33 465
0,9 0,58 0,32 465
0,9 0,56 0,34 449
0,9 0,55 0,35 458
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B.4 Ermidungsversuch 650 °C

Tabelle B.4: Ermiidungseigenschaften aus der o-e-Hysterese von ODS T91 bei
650 °C fiir Np/2.

€l % Eupi!% €aer!% Omar ! MPa

0.4 0,159 0,241 323
0,5 0,238 0,262 338
0,5 0,240 0,260 337
0,5 0,230 0,270 338
0,7 0,420 0,280 355
0,7 0,438 0,262 354
0,7 0,430 0,270 347
0,9 0,630 0,270 359
0,9 0,640 0,260 364
0,9 0,620 0,280 356
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Abbildung C.1: Spitzenspannungen aus dem EPV und den LCF-Versuchen bei
600 °C.
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Abbildung C.4: Vergleich zwischen Experiment und Simulation des EPVs fiir die
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D Technische Zeichnungen
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Abbildung D.1: Technische Zeichnung der Schulterkopf-Probe fiir die Zugversu-
che.
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