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Kurzfassung

Unter Anwendung von bruchmechanischen Methoden werden drei Aspekte des Ermidungsrisswachs-
tums anhand zweier Werkstoffe beleuchtet: Langrisswachstum unter thermomechanischer Ermidung
(TMF) der Nickelbasis Gusslegierung Inconel 100 (IN100) wird experimentell anhand von Eckanrisspro-
ben untersucht. Hierbei soll der Einfluss der Kraft-Temperatur-Phasenbeziehung, der Maximaltempera-
tur, von einer Haltezeit und des Spannungsverhaltnisses auf das Risswachstum aufgeklart werden. Es
zeigt sich, dass das Spannungsverhaltnis den groten Einfluss unter den untersuchten Parametern hat.
Die Risswachstumsgeschwindigkeit nimmt mit abnehmendem Spannungsverhaltnis ab und der Schwel-
lenwert zu. Jedoch sind auch die Einfliisse der anderen Parameter von Bedeutung fiir das Risswachstum.
Haltezeiten bei maximaler Temperatur flihren zu einer Erhéhung der Rissfortschrittsgeschwindigkeit,
eine Erhohung der Maximaltemperatur ebenfalls. Je nach Spannungsverhaltnis hat die Phasenbeziehung
einen unterschiedlich stark schadigenden Einfluss. Auf Basis der zyklischen Rissspitzenoffnung wird
unter Einbeziehung von zeitabhangigen Effekten ein Modell entwickelt, mit dem das Risswachstum fir
die beschriebenen Parametervariationen einheitlich beschrieben werden kann. Das Spannungsverhaltnis
und die unterschiedlichen FlieRgrenzen im Zug und Druck unter TMF-Belastung gehen (iber die Rissoff-
nungsspannung ein. Die Temperaturzyklen und Haltezeiten finden Uber einen zeitabhangigen Term
Eingang und ein zusatzlich eingeflihrter Faktor bezieht die Phasenabhangigkeit ein.

Fiir den rostfreien Edelstahl 1.4550 wird ein Faktor, der das Risswachstum bedingt durch Schweidhte
risslangenabhéangig erhoht, mithilfe von Finite Element (FE)-Methoden angepasst. Hierbei wird sowohl
der geometrische Einfluss der Schweillnaht als auch der mikrostrukturelle Einfluss der unterschiedlichen
Geflige im Bereich der SchweilRnaht einbezogen. Somit kann eine Lebensdauerberechnung unter An-
wendung des Uberhdhungsfaktors anhand von Grundwerkstoff durchgefiihrt werden. Die umlaufende
Schweinaht einer Hohlprobe wird hierfiir mit experimentell ermittelten Materialparametern an Proben
mit unterschiedlichem Gefilige in Abaqus simuliert. Anhand gepriifter Schweillproben wird der Rissver-
lauf identifiziert und in das Modell an der entsprechenden Stelle ein Riss mit unterschiedlicher Lange
eingebracht. Fir die Berechnungen werden keine der Ublichen Methoden fiir FE-basierte Risswachs-
tumsberechnungen genutzt. Hierdurch geht die Belastungsgeschichte nicht in die Berechnungen ein,
jedoch ist der Rechenaufwand gering. Aufgrund der Rotationssymmetrie der Probe ist der eingebrachte
Riss umlaufend. Der ermittelte Faktor ist in dem untersuchten Bereich temperatur- und nahezu belas-
tungsunabhangig. Bei sehr kurzen Rissen ist die Wirkung der Spannungsiiberh6hung am gréRten und
nimmt mit zunehmender Rissldnge rasch ab. Ein auf der zyklischen Rissspitzendffnung basierendes
Risswachstumsmodell wird entwickelt, das die experimentell ermittelten Lebensdauern in einem engen
Streuband berechnet. In das Risswachstumsmodell werden eine Mikrostrukturlange zur kinstlichen
Verlangerung sehr kurzer Risse, ein Schwellenwert, unterhalb dem kein Risswachstum stattfindet, und
der ermittelte Uberhéhungsfaktor fiir umlaufende SchweiRnihte einbezogen.

An den beiden zuvor genannten Werkstoffen werden Kurzrisswachstumsuntersuchungen mit Hilfe der
Replika-Technik durchgefiihrt. Die Untersuchungen werden an 1.4550 unter isothermer Belastung mit
Variation der Dehnungsamplitude und des Gefliges, wie es in der untersuchten Schweinaht auftritt,
durchgefiihrt und an IN100 unter TMF-Belastung mit Variation der Maximaltemperatur, der Phasenbe-
ziehung und der mechanischen Dehnungsamplitude. Hierbei wird festgestellt, dass mehrere Risse
initileren und zu einem Hauptriss zusammenwachsen, der wiederum das Ende der Lebensdauer der



Proben bestimmt. Dieses Verhalten fiihrt zu einer untypischen Schadigungsentwicklung, die nicht
exponentiell, wie fir Risswachstum erwartet, sondern linear verlauft oder sich mit zunehmender Riss-
lange verlangsamt. Hierbei haben die variierten Priifparameter einen Einfluss auf die Anzahl der Risse,
die zum Hauptriss zusammenwachsen und die maximale Ldange dieser Risse. Die finale Hauptrisslange
betrdgt mehrere Millimeter. Das Mehrfachrisswachstum ist in der Literatur nur sporadisch vertreten und
es finden sich wenige systematische Untersuchungen mit einer breiten Parametervariation. Die experi-
mentell ermittelten Ergebnisse kdnnen mithilfe eines entwickelten Risswachstumsmodells, das die
zusammengewachsenen Risse in einem Zwischenschritt als elliptische Risse beschreibt und die unter-
schiedlichen Spannungsintensitatsfaktoren entlang der Rissfront einbezieht, berechnet werden. Ein
tieferes Verstandnis und eine Erklarung fur die untypische Schadigungsentwicklung ist damit moglich.



Abstract

Using fracture mechanics approaches, three aspects of fatigue crack growth are highlighted using two
materials: Long crack growth under thermomechanical fatigue (TMF) of the nickel-based cast alloy
Inconel 100 (IN100) is investigated experimentally using corner crack specimens. The influence of the
force-temperature-phase relationship, the maximum temperature, a holding time and the stress ratio
on crack growth are investigated. The stress ratio is found to have the greatest influence among the
parameters investigated. The crack growth rate decreases with decreasing stress ratio and the threshold
value increases. However, influences of the other parameters are also important for crack growth.
Holding times at maximum temperature lead to an increase in the crack growth rate, as does an in-
crease in the maximum temperature. Depending on the stress ratio, the phase relationship has a differ-
ent damaging influence. On the basis of the cyclic crack tip opening displacement, taking time-
dependent effects into account, a model is developed that can be used to describe crack growth con-
sistently for the parameter variation described. The stress ratio and the different yield strengths in
tension and compression under TMF loading are included via the crack opening stress. The temperature
cycles and holding times are incorporated via a time-dependent term, and an additionally introduced
factor takes the phase dependence into account.

For the stainless steel 1.4550, a factor that increases the crack growth caused by weld seams as a func-
tion of crack length is adjusted using finite element (FE) methods. Here, both the geometric influence of
the weld seam and the microstructural influence of the different microstructures in the area of the weld
seam are included. Thus, a fatigue life calculation can be performed using the increase factor on the
basis of base material. For this purpose, the circumferential weld seam of a hollow specimen is simulat-
ed in Abaqus using experimentally determined material parameters on specimens with different micro-
structures. Using tested weld specimens, the crack path is identified and a crack of different length is
introduced into the model at the corresponding location. The calculations do not use any of the usual
methods for FE-based crack growth calculations. Due to this, the loading history is not included in the
calculations, but the computational expense is low. Due to the rotational symmetry of the specimen, the
introduced crack is circumferential. The determined factor is independent of temperature and nearly
independent of loading in the investigated region. For very short cracks, the effect of stress increase is
greatest and decreases rapidly with increasing crack length. A crack growth model based on the cyclic
crack tip opening displacement is developed, which calculates the experimentally determined lifetimes
in a narrow scatter band. In the crack growth model, a microstructure length for artificial elongation of
very short cracks, a threshold value below which no crack growth occurs, and the determined increase
factor for circumferential welds are included.

Short crack growth investigations are carried out on the both materials using the replica technique. The
investigations are carried out on 1.4550 under isothermal loading with variation of strain amplitude and
microstructure as it occurs in the investigated weld, and on IN100 under TMF loading with variation of
maximum temperature, phase relation and mechanical strain amplitude. It is found that several cracks
initiate and coalesce to a main crack, which in turn determines the end of the specimen lifetime. This
behavior leads to an atypical damage development, which is not exponential as expected for crack
growth, but linear or decelerates with increasing crack length. Here, the varied test parameters have an
influence on the number of cracks that grow together to form the main crack and the maximum length

\



of these cracks. The final main crack length is several millimeters and a large number of other cracks are
found on the specimen surface in addition to the cracks that grow together to form the final main crack.
Multiple crack growth is only sporadically represented in the literature and few systematic studies with
a broad parameter variation can be found. The experimentally obtained results can be calculated using a
developed crack growth model that describes the coalesced cracks as elliptical cracks in an intermediate
step and incorporates the different stress intensity factors along the crack front. A deeper understand-
ing and explanation of the atypical damage development is thus possible.
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1 Einleitung

Durch Ermidungsversagen verursachte Schadensfille sind zahlreich in der Literatur zu finden: Ungerer
(1975) und Miller (1982) beschreiben Schadensfille in Hittenwerken, Huth und Schiitz (1979) beschaf-
tigen sich mit Schadensfallen an Luftfahrzeugen, Schoénfeldt (1984) mit Schadensfallen im maritimen
Bereich und Fisher (1984) im Briickenbau. In Lancaster (2000) und Allianz Versicherungs-AG (1984)
werden Ermidungsbriiche unterschiedlicher Anwendungsgebiete dargestellt. An den unterschiedlichen
Schwerpunkten der aufgefiihrten Veroffentlichungen ist zu erkennen, dass es sich um ein breites Feld
mit vielen Auspragungen handelt. Sollen solche Schadensfille vermieden werde, missen fiir die ent-
sprechende Anwendung die Mechanismen des Ermidungsrisswachstums verstanden und entsprechen-
de Berechnungskonzepte definiert werden.

In der vorliegenden Arbeit werden drei Aspekte des Ermiidungsrisswachstums beleuchtet. Alle Untersu-
chungen haben gemeinsam, dass experimentell beobachtete Phanomene verstanden und tber entspre-
chende Konzepte bewertbar gemacht werden sollen. Hierfiir werden Methoden der Bruchmechanik
genutzt. Zum einen wird das Langrisswachstum unter thermomechanischer Ermidung (TMF) unter-
sucht. Hierbei werden unterschiedliche Einflussfaktoren variiert und schlussendlich ein Rissfortschritts-
konzept zur einheitlichen Bewertung entwickelt. Zum zweiten wird der Einfluss von umlaufenden
SchweiBnihten auf das Risswachstumsverhalten untersucht. Uber einen bruchmechanisch basierten
Uberhdhungsfaktor wird die rissfortschrittserhthende Wirkung rissldngenabhingig bewertet. Abschlie-
Rend wird ein in der Literatur bisher sporadisch beleuchteter Aspekt des Risswachstums — das Mehr-
fachrisswachstum und die Risskoaleszenz — eingehend untersucht.

In Fluggasturbinen fihren Start und Landung zu thermomechanischer Belastung der Bauteile (insbeson-
dere der Laufschaufeln), wahrend der Reiseflug zu einer zuséatzlichen Haltezeitbelastung fiihrt. Je nach
Ort im Bauteil und Triebwerk treten unterschiedliche Phasenbeziehungen zwischen Temperatur und
mechanischer Belastung auf. Durch eine Erhohung der Turbineneintrittstemperatur soll in zukinftigen
Triebwerken eine Effizienzsteigerung erreicht werden. Dies fiihrt zu einer breiten Variation von Einfluss-
faktoren, die sich auf das Risswachstum und damit das Versagen von Turbinenschaufeln auswirken
kénnen. Da thermomechanische Ermiidungs (TMF-) Versuche in der Regel jedoch sehr zeit- und kosten-
intensiv sind, werden sie selten in grofler Anzahl und mit einer breiten Variablenvariation durchgefiihrt,
was jedoch fiir eine Bewertung des Einflusses der unterschiedlichen Variablen notwendig ware. Eine
systematische Untersuchung unterschiedlicher Einflussfaktoren von TMF-Belastung auf das Risswachs-
tum wurde in der vorliegenden Arbeit an Corner Crack (CC)-Proben mittels Potenzial-Methode und
Fernfeldmikroskopen an der fiir Laufschaufeln in der Niederdruckturbine eingesetzten Nickelgusslegie-
rung Inconel 100 (IN100) durchgefiihrt. Der experimentell beobachtete Einfluss unterschiedlicher
Parametervariationen wie Spannungsverhaltnis, Phasenbeziehung, Maximaltemperatur und Haltezeit
auf das Risswachstum soll Gber ein Modell einheitlich beschreibbar gemacht werden. Hierflr wird der
physikalische Zusammenhang zwischen Riss6ffnung und Rissfortschritt genutzt und um einen Term zur
Einbeziehung des Phasenwinkels erweitert.

Konstruktionsbedingte oder im Betrieb entstandene Spannungsiiberhéhungen bilden favorisierte Stellen
fiir Rissinitiierung. Schweillnahte bilden durch die SchweiBnahtiiberh6hung geometrische Kerben, die
ebenso wie konstruktionsbedingte Kerben die Rissinitiierung begiinstigen. Auch die veranderte Mikro-
struktur in der Umgebung der Schweillnaht kann das Rissverhalten beeinflussen, unter anderem durch
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eine lokale Spannungsiiberh6hung. Der Einfluss dieser und weiterer Effekte wird hdufig Gber Abschlags-
faktoren in der Lebensdauerberechnung beriicksichtigt. In der vorliegenden Arbeit werden nicht nach-
behandelte umlaufende SchweiBnahte an zylindrischen Hohlproben aus dem austenitischen Edelstahl
1.4550 untersucht. Anhand von gepriften Proben lasst sich die Rissinitiierungsstelle im Schweinaht-
libergang, also dem Bereich der geometrischen Kerbe, lokalisieren. Der Riss wachst davon ausgehend
durch die Warmeeinflusszone. Zur Ermittlung eines Uberh&hungsfaktors, der den kombinierten Einfluss
von SchweilRnahtiiberhéhung und lokal unterschiedlicher Mikrostruktur risslangenabhangig abbildet,
werden Finite Elemente (FE)-Rechnungen bei unterschiedlichen Risslangen durchgefihrt.

Bei bruchmechanischen Kurzrisswachstumsmodellen wird in den meisten Fallen von einem einzigen Riss
ausgegangen, der halbkreisformig in das Material wachst und bei Erreichen einer bestimmten Linge
zum Ende der Lebensdauer des Bauteils fiihrt. Kurzrisswachstumsuntersuchungen koénnen bei der
Aufklarung von Schadigungsmechanismen helfen und zur Optimierung von Risswachstumsmodellen
beitragen. Zur experimentellen Untersuchung des Kurzrisswachstums wird vornehmlich die Replika-
Technik genutzt, mit deren Hilfe Risse im niedrigen Mikrometerbereich an glatten Proben nachgewiesen
werden konnen. Die Replika-Technik wird in der vorliegenden Arbeit fiir die Untersuchung des Kurzriss-
wachstums an den zuvor genannten Werkstoffen unter den entsprechenden Belastungsfallen genutzt.
Soweit bekannt, wurden Kurzrisswachstumsuntersuchungen unter Anwendung der Replika-Technik
bisher nur selten unter TMF-Bedingungen fiir Nickelbasis Gusslegierungen durchgefihrt. Malpertu und
Rémy (1990) veroffentlichten die einzigen gefundenen Daten. Um einen Beitrag zur Aufklarung von
Schadigungsmechanismen unter TMF-Belastungen fiir polykristalline Nickelbasis-Gusslegierungen zu
leisten, wird in der vorliegenden Arbeit der Rissinitiierungsprozess und das anschlieBende Kurzriss-
wachstum an IN100 unter TMF-Belastung mit Hilfe der Replika-Technik verfolgt. Ebenso werden mithilfe
dieser Technik Untersuchungen des Kurzrisswachstums und der Schadigungsentwicklung unter isother-
mer Belastung in den unterschiedlichen Gefligen der SchweiBprobe aus 1.4550 durchgefiihrt. Sowohl fir
IN100 unter TMF-Belastung als auch fiir 1.4550 unter isothermer Belastung wurden auf der Probenober-
flache im Versuchsverlauf zahlreiche Risse beobachtet, die teilweise zum Hauptriss zusammenwachsen.
Dieser flihrt schlussendlich zum Versagen der Probe. Das beobachtete Mehrfachrisswachstum ist in der
Literatur bisher lediglich sporadisch vertreten und wird in der vorliegenden Arbeit eingehend unter-
sucht. Basierend auf den Ergebnissen wird ein Modell entwickelt, das das Mehrfachrisswachstum abbil-
det und entsprechende Koaleszenzeffekte einbezieht.



2 Stand des Wissens

2.1 Bruchmechanische Grundlagen

Das Ermiidungsrisswachstum wird in der vorliegenden Arbeit basierend auf der Bruchmechanik be-
schrieben. In dieser wird das Wachstum von kurzen Rissen bewertet. Es wird davon ausgegangen, dass
kleine Defekte, wie beispielsweise Lunker, Drehriefen oder Ausscheidungen bereits im Material vorhan-
den sind, von denen aus Risse wachsen. Fir die Beschreibungen werden drei unterschiedliche Bean-
spruchungsarten unterschieden, die durch die relative Lage der Hauptbelastungsrichtung zum Riss
definiert werden und Modus |, Il und Il genannt werden (Abbildung 2.1). Wahrend Modus Il und Modus
IIl unterschiedliche Arten von Schubbelastung auf die Rissflanken darstellen, wirkt bei Modus | die
Hauptbelastung senkrecht zum Riss. Da die Schubbelastungen von Modus Il und Modus Ill vornehmlich
dazu fiihren, dass die Rissflanken aufeinander reiben und damit die Energie nicht in den Rissfortschritt
flielt, richtet sich ein Riss im Verlauf einer Belastung nach Modus | und damit senkrecht zur anliegenden
Hauptspannung aus, sofern nicht werkstoffbedingte Restriktionen (wie z.B. Korngrenzen) dies verhin-
dern (Rosler et al. (2016)).

Modus | Modus Il Modus Il

Abbildung 2.1: Beanspruchungsmodi der Rissfront fiir einachsige Belastung

Nachfolgend werden lediglich die grundlegenden Formeln angegeben, die fiir den weiteren Inhalt der
Arbeit von Relevanz sind. Fir detaillierte Herleitungen bzw. grundlegende Erlduterungen der Konzepte
siehe z. B. Schweizer (2013), Gross und Seelig (2016), Rosler et al. (2016) und Riedel (1987).

2.1.1 Linear-elastisches Materialverhalten

Die linear elastische Bruchmechanik ist anwendbar auf Material, das sich als Gesamtkérper linear-
elastisch nach dem Hooke‘schen Gesetz, flir den eindimensionalen Fall

gel = % (2.1)

mit der elastischen Dehnung &,;, der Spannung o und dem Elastizitditsmodul E, verhadlt. Falls sie auf
duktile Werkstoffe angewendet werden soll, muss sich inelastisches Verhalten auf sehr kleine Bereiche
in Relation zu den Proben- und Rissabmessungen begrenzen.
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Fir linear-elastisches Materialverhalten charakterisiert der Spannungsintensitatsfaktor K; die Belastun-
gen vor der Rissspitze:

K, =ovrayY (%) (2.2)

Hier ist o die makroskopisch anliegende Spannung, a ist die Risslange und Y (%) ist ein dimensionsloser
Geometriefaktor, wobei W die Probenbreite ist. Fiir unterschiedliche Risskonfigurationen kann Y Gber
numerische Simulationen bestimmt werden. Gross und Seelig (2016) geben den Spannungsintensitats-

faktor fiir einen kreisformigen Riss im unendlichen Kérper mit

K, =% oma (2.3)
an. Flr einen Riss der Lange 2a im ebenen Dehnungszustand gilt
K, = ovVma (2.4)

Der Spannungsintensitatsfaktor des halbkreisformigen Oberflachenrisses im halbunendlichen Korper ist
abhiangig vom Ort entlang der Rissfront, lasst sich aber unabhéngig vom Ort nach Riedel (1987) néhe-
rungsweise durch

K, = 1.12 %a\/na (2.5)
angeben.

Fir die Eckanriss-/Corner-Crack Probe ist in DIN EN 3873 die Geometriefunktion fiir die 45°-Position
basierend auf numerischen Simulationen von Pickard (1980) angegeben:

_ a a)? a\3 (2.6)
Vise =Y ;|0.9335 — 0.0045 = + 0.1295 (W) — 0.4845 (W) ]
mit
Y, = MgMpMs = (2.7)
fiir = < 0.2
w
M, = 1.143
Mg =1+0.06 (2.8)
Mg =1+0.07=
w
und fiir 0.2 < = < 0.75
w
2
Mg =0.1(2) +0292 +1.081
w w
(2.9)

2
My = 0.75 (%) ~ 0185+ 1.019

Mg = 0.9 (%)2 - 0215+ 1.02

2.1.2 Elastisch-plastisches Materialverhalten

Um die Belastungen vor der Rissspitze fiir Material bestimmen zu kénnen, das sich im Fernfeld nicht
linear-elastisch verhalt, konnen entweder das J-Integral oder die Rissspitzen6ffnung CTOD verwendet



werden. Elastisch-plastisches Materialverhalten kann {ber eine Superposition von linear-elastischer
Dehnung &, und plastischer Dehnung &, beschrieben werden. Fir die Beschreibung des linear-
elastischen Anteils wird das Hooke'sche Gesetzt aus Gleichung (2.1) genutzt und fiir den plastischen
Anteil das Potenzgesetz nach Ramberg und Osgood

1
¥ 2.10
€= gq + &y = Z+0.002 (Uiy)” (2.10)

mit der FlieRspannung a,, bei 0.2 % plastischer Dehnung und dem monotonen Verfestigungsexponent N.

[-Integral

Das J-Integral charakterisiert analog zum Spannungsintensitatsfaktor K; die Auspragung des singuldren
Spannungsfeldes a;; an der Rissspitze in Abhdngigkeit vom Ort um die Rissspitze, welcher durch eine
Winkelfunktion beschrieben wird. Das Spannungsrissspitzenfeld wurde von Hutchinson (1968), Rice und
Rosengren (1968) definiert und wird nach diesen HRR-Feld genannt, zusammen mit den sich daraus
ergebenden Dehnungs- &; und Verschiebungsfeldern u;. Das J-Integral wurde von Rice (1967) als
wegunabhangiges Konturintegral flir einen beliebigen Pfad I' um die Rissspitze definiert:

_ 1. o Ui 2.11
]—SGFWdy Tlaxds (2.11)

W' ist die Formanderungsenergiedichte, T; der Spannungsvektor, u; der Verschiebungsvektor und ds ein
Weginkrement auf dem Pfad I'. Das J-Integral kann ndaherungsweise durch die Summe der elastischen
und plastischen Grenzfalle

] = Jeu + Jpi (2.12)

bestimmt werden, wobei fiir den elastischen Grenzfall gilt:

K/ 2.13

]el = j ( )
E

1-v2

(EDZ) mit der Querkontraktionszahl v. Fir den plastischen Grenzfall gilt z.B. nach Riedel (1987)

mit E' = E fir den ebenen Spannungszustand (ESZ) und E' = fir den ebenen Dehnungszustand

1
Jor = ¥ (£)0.002 (Giy)” P (2.14)
mit der Nettospannung o,.; und der Geometriefunktion Y, die durch Finite-Elemente Simulationen fiir
unterschiedliche Proben- und Rissgeometrien bestimmt werden kann. Flr kreisformige Risse im unend-
lichen Medium ergibt sich aus Gleichung (2.12) mit Gleichungen (2.13) und (2.3) und dem plastischen
Grenzfall nach He und Hutchinson (1981)

] = (i o2(1-v?) + 6 1o )a (2.15)

T E mTV1+3N
Fir einen halbkreisférmigen Oberflachenriss schldagt Riedel (1987) mit v = 0.3 und dem Quadrat des
Korrekturfaktors 1.12 die Ndherungslosung
spla

2
— g (2.16)
] = (1.45 P 2.4 1+3N)a

vor.
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Rissspitzen6ffnung CTOD

Eine anschauliche GroRe, die als Mal? fur die Rissbeanspruchung genutzt wird, ist die Rissspitzen6ffnung
(englisch: crack tip opening displacement (CTOD)). Sie stellt ein MaR fiir die Verschiebung der Rissflan-
ken zueinander dar. Eine schematische Darstellung der Definition der Rissspitzendffnung ist in Abbildung
2.2 dargestellt. Die Rissspitzenoffnung kann aus der Verschiebung der Rissflanken zueinander in y-
Richtung (u,) aus dem HRR-Rissspitzenverschiebungsfeld bestimmt werden.

457

|
Uy

Abbildung 2.2: Definition der Rissspitzenoffnung CTOD (iber die Rissflankenverschiebung

Von Shih (1981) wurde der Zusammenhang zwischen J und CTOD wie folgt dargestellt:

CTOD = d,\,ai (2.17)
y

Schweizer (2013) hat die von Shih (1983) tiber FE-Rechnungen bestimmten und tabellierten Werte fir
dy Uber ein Polynom zusammengefasst zu

dy = 0.78627 — 3.41692N + 6.11945N? — 4.2227N?3 (2.18)

2.1.3 Viskoses Materialverhalten

Werden Konstruktionswerkstoffe bei einer homologen Temperatur oberhalb der 0.3- bis 0.4-fachen
Schmelztemperatur mechanisch belastet, gewinnen zeitabhangige Mechanismen an Bedeutung. Durch
thermisch aktivierte Prozesse finden im Werkstoff Kriech- (bei konstanter aufgebrachter Spannung) oder
Relaxationsvorgange (bei konstanter aufgebrachter Dehnung) statt. Der Kriechprozess unterteilt sich in
drei Stadien: primare, sekundare und tertidare Kriechverformung. Wahrend des primaren Kriechens
nimmt die anfanglich hohe Kriechdehnrate bedingt durch Verfestigungsvorgange ab. Hat sich eine
stabile Versetzungskonfiguration eingestellt, kriecht der Werkstoff bei konstanter Kriechdehnrate
(sekundares Kriechen). Im tertidren Kriechbereich ist die Schadigung weit fortgeschritten, was zu einem
Anstieg der Kriechdehnrate fiihrt und im weiteren Verlauf zum Materialversagen. Das sekundare Krie-
chen kann fir den eindimensionalen Fall Gber das Norton‘sche Kriechgesetz beschrieben werden:



& =B (2.19)

B, ist ein temperaturabhadngiger Materialparameter und n der temperaturunabhangige materialspezifi-
sche Norton Exponent. Je nach anliegender Spannung und Temperatur dominieren materialabhangig
unterschiedliche Kriechverformungsmechanismen, die den Norton-Exponent beeinflussen. Neben dem
Versetzungskriechen bei mittleren Spannungen, tritt bei niedrigen Spannungen Diffusionskriechen auf.

Analog zum J-Integral wird fiir Kriechen das C*-Integral fur die Quantifizierung der Rissspitzenbelastung
genutzt. Analog zum plastischen Grenzfall des J-Integrals aus Gleichung (2.14) lasst sich das C*-Integral
Giber das Potenzgesetz nach Norton bestimmen:

cr=v(2, n) B0, a (2.20)

Fir den kreisformigen Riss im unendlichen Medium folgt analog zum J-Integral aus der Ndherungslosung
von He und Hutchinson (1981)

c* = 8% (2.21)
Zur Beschreibung einer Kombination aus zeitabhdngigem und elastischem Materialverhalten, das als
elastisch-nichtlinear viskos bezeichnet wird, werden die Dehnraten, die den jeweiligen Verformungsge-
setzen folgen, addiert zu

E=Ey+ 6y = % +B,o" (2.22)

Hierfur ergibt sich eine zeitabhangige Charakterisierung des Rissspitzenfeldes liber das C(t)-Integral.
Dieses kann nach Riedel und Rice (1980) flr eine Stufenbelastung mit anschlieRender Haltezeit t be-
schrieben werden Uber

Ki2(1-v?)

(n+1)Et

(2.23)

c(t) = +C*

Dauert die Haltezeit langer als eine charakteristische Zeit an, geht C(t) gegen C*.

2.2 Ermiidungsrisswachstum

In betriebsbelasteten Bauteilen treten haufig keine statischen, sondern zyklische Belastungen auf. Diese
flihren auch bei duktilen Werkstoffen nicht zu einem offensichtlich sich ankiindigenden Versagen durch
grolflachige, gut sichtbare plastische Deformationen wie beim statischen Versagen, sondern zu einem
Versagen, das durch Mikrorisswachstum an der Oberflache oder im Inneren des Werkstoffs zu einem
scheinbar plétzlichen Versagen fiihren kann.

Zur Bestimmung des Ermidungsrisswachstums finden die im vorherige Abschnitt beschriebenen bruch-
mechanischen Parameter Anwendung, die hierfiir jeweils mit den entsprechenden zyklischen Werten
der Spannung und Dehnung berechnet werden (siehe Abbildung 2.3).
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Abbildung 2.3: Definition der zyklischen Materialparameter

Fir linear-elastisches Materialverhalten wird der zyklische Spannungsintensitatsfaktor AK; fur die
Beschreibung der Belastung der Rissspitze genutzt. Er wird aus den minimalen und maximalen Span-
nungsintensitatsfaktoren einer Hysterese bestimmt:

AK; = Kl,max - Kl,min (2.24)
Somit kann AK; durch Einsetzten der Spannungsschwingweite Ao in Gleichung (2.2) bestimmt werden.

Fiir das J-Integral zeigte Wiithrich (1982), dass das pfadunabhangige Wegintegral um die Rissspitze auch
fir zyklische Belastung unter der Voraussetzung von Masing-Verhalten anwendbar ist. Dieses wird dann
als zyklisches J-Integral AJ bezeichnet.

2.2.1 Stadien des Ermiidungsrisswachstums

Abbildung 2.4 zeigt schematisch den beobachtbaren Zusammenhang zwischen der Rissfortschrittsrate
unter Ermiudungsbelastung (da/dN) und der Schwingbreite des Spannungsintensitatsfaktors (AK;).
Unterhalb eines Schwellenwertwertes AK, (oft mit AK,;, bezeichnet) beobachtet man kein Risswachs-
tum. In einem mit Stadium | bezeichneten Bereich geht das Risswachstum in ein nach Paris (Paris und
Erdogan (1963)) benanntes Potenzgesetz

da_ cppm (2.25)
dN

mit den Werkstoffkennwerten C und m Uber (Stadium II). Bei sehr hohen Belastungen (Stadium lIl)
kommt es zum plastischen Kollaps und zum Gewaltbruch.



In technischen Werkstoffen bilden sich die ersten Mikrorisse meist an der Probenoberflache an Aus-
scheidungsteilchen, z.B. Al203- oder MnS-Teilchen in Stahlen (auf was die Modellformulierung fiir Z
nach Heitmann et al. (1984) basiert). In reinen Metallen entstehen Mikrorisse eher an Gleitbdandern, die
an der Werkstoffoberflache Extrusionen und Intrusionen bilden (von Newman (1984) genutzte Annah-
me). In diesem Fall wachst ein Riss zundchst entlang dem Gleitband, also unter Modus Il. Dadurch, dass
die Rissflanken unmittelbar mit Sauerstoff belegt werden, wird ein WiederverschweiRen der Rissflanken
verhindert. Ist die Belastung gering genug, dass Hindernisse wie Ausscheidungen oder Korngrenzen
nicht iberwunden werden kdnnen, kommt es zu einem Rissarrest (vor Erreichen von AKj). Ist der Riss
bis zum Erreichen eines solchen Hindernisses jedoch lang genug, dass die Rissspitzenbelastung zur
Uberwindung ausreicht, wichst der Riss weiter. Mit zunehmender Risslinge nehmen die Spannungen an
der Rissspitze zu und fiihren zu einer Aktivierung von weiteren Gleitsystemen; der Riss wechselt in den
Modus I.
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Abbildung 2.4: Schematische Darstellung der Langrissfortschrittsrate in Abhangigkeit des zyklischen
Spannungsintensitatsfaktors (angelehnt an Radaj und Vormwald (2007))

2.2.2 Mechanismen des Ermiidungsrisswachstums

Das Ermiidungsrisswachstum unter Modus I|-Belastung ist eine direkte Konsequenz der zyklischen
Riss6ffnung ACTOD (Laird und Smith (1962), Pelloux (1970)). Im Idealfall besteht ein linearer Zusam-
menhang

2 = BACTOD, (2.26)

dN

wie er von (Neumann 1974) beobachtet wurde. Der Proportionalitatsfaktor  wird von Tvergaard (2004)
fur ein elastisch-ideal plastisches Material numerisch zu 8 = 0.33 abgeschétzt. Ein zusatzlicher Exponent
B erlaubt eine bessere Anpassung der Abhangigkeit an Messergebnisse

d

2 = BACTODE. (2.27)
dN

Fiir vorwiegend elastisches Materialverhalten ist ACTOD « K2, alsom =2- B.
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2.2.3 RissschlieRen

Da ein Riss nur dann schadigend wirkt bzw. den Rissfortschritt vorantreibt, wenn er gedffnet ist, ist fur
die Bestimmung des Ermidungsrisswachstums von essenzieller Bedeutung zu wissen, ab wann dies
wahrend eines Spannungs-Dehnungsverlaufs der Fall ist. Durch plastische Effekte oder bedingt durch die
Rauigkeit oder die Oxidbelegung der Rissflanken kann es dazu kommen, dass ein Riss auch nach Span-
nungsnulldurchgang geschlossen ist. Dies kann sowohl fiir den aufsteigenden wie auch fiir den abstei-
genden Hystereseast gelten. Ein Riss kann also entweder im Druckbereich noch geoéffnet sein oder,
wenn sich der Werkstoff bereits unter Zugbelastung befindet, noch geschlossen sein. Die effektive
Spannungsschwingbreite Aag, s gibt den Anteil der anliegenden Spannung an, bei dem ein Riss gedffnet
ist:

AO-eff = Omax — Oop (2.28)

Omax 1St die maximale Spannung innerhalb eines Belastungszyklus, also der obere Umkehrpunkt einer
Hysterese, g, ist diejenige anliegenden Spannung, bei der sich ein Riss 6ffnet.

Verschiedene empirische RissschlieRformeln sind in der Literatur zu finden (z.B. von Schijve (1981) oder
Heitmann et al. (1984)), die dieses Verhalten beschreiben. Die Grundlage fiir diese Formeln bilden
Finite-Elemente-Berechnungen. Die RissschlieRformel, die in der vorliegenden Arbeit Anwendung findet,
ist die auf dem FlieRstreifenmodell basierende Formulierung von Newman (1984):

o= 1- Ay~ AR, fir—1<R, <0 (2.29)
- = Ay = AyRy = AoR;* — A3R,’ fiir R, > 0 (2.30)

1

Tomaz )| (2.31)
Ay = (0825 — 034 + 0.05a?) [cos (T2222))|
y
Ay = (0.415 — 0.071a) 22 032
y
Az =1- AO - Al - A3 (2.33)
Ay =24+ A, —1 (2.34)

Uber den Faktor a geht ein, ob es sich um einen ebenen Dehnungs- (a = 3) oder Spannungszustand
(a = 1) handelt.

Unter Anwendung der effektiven Spannungsschwingbreite Ag,rr und der zyklischen Pendants der
GroRen in Gleichung (2.17) — dys und der zyklischen FlieBgrenze o, — lasst sich die effektive zyklische
Rissspitzenéffnung ACTOD, s wie folgt schreiben:

ACTOD, ;= dyyr =222 (2.35)

Ocy

Sofern die Lésungen fur das effektive zyklische J-Integral AJ, ¢ unter Verwendung der Gleichungen aus
Kapitel 2.1.2 bekannt sind, kann ACTOD,;f fiir beliebige Rissgeometrien bestimmt werden. Fir den
halbkreisformigen Oberflachenriss bei elastisch-plastischem Materialverhalten ergibt sich unter Anwen-
dung der bekannten Lésung aus Gleichung (2.16) flr das J-Integral nach Substitution der Werte durch
ihre zyklischen (effektiven) Pendants (Ad,ff, Ag,, und dyr):
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ACTOD, sy = dpy1 222 (2.36)

Ocy

mit dem Schadigungsparameter Z nach Heitmann et al. (1984):

Achey, (2.37)

eff
Zp = 1452 +24 =2

2.2.4 Hochtemperaturermiidung

Im Betrieb werden Bauteile hdufig hauptsachlich elastisch beansprucht, wobei es im Bereich des Risses
oder konstruktiv bedingten Kerben zum FlieBen kommen kann. Fihrt eine thermische Belastung zu
Kriecheinfllissen im Bauteil, kommt es bei Zughaltezeiten oder stationaren Betriebszustanden zu einer
Aufweitung der Rissspitze. Unter Beachtung dieser Haltezeiten im Zug t, hat Riedel (1987) fiir Kleinbe-

reichsflieBRen und den Sonderfall N* = %die zyklische Rissspitzenoffnung fiir elastisch-viskoses Material-

verhalten unter Beachtung von Gleichung (2.10) und Gleichung (2.19) als

1

ACTODEH"S = dyys 22t [1 +(n+ 1B, O;VOZ tz]

hergeleitet. Flr kurze halbkrelsformlge Risse und beliebige Zyklenformen fiihrten Schmitt et al. (2002)

(2.38)

den Schadigungsparameter Dy €in, der mit der zyklischen Rissspitzendffnung im Zusammenhang

ACTODeff = dN’DTMFa (2.39)

steht. Flr Dy gilt mit dem Schadigungsparameter Z, nach Heitmann aus Gleichung (2.37):

Drur = -2 F*(t,0,T) (2.40)
Ocy
Uber F* geht der zeitliche Verlauf der Spannung a(t) und Temperatur T(¢t) ein:

1
F* = (1 + tyer €Xp (R?::) ft Ucyn_2|a(t) _ 00/U|exp (_ R(ic(rt)) dt)n

Langzeitkriecheffekte wie Kriechporenbildung oder Korngrenzenschadigung gehen hieriiber jedoch nicht

(2.41)

ein. Uber das Integral wird der Einfluss der Kriechschidigung des jeweils auf- und absteigenden Hyste-
reseastes bewertet mit dem oberen g, und unteren o, Umkehrpunkt der Spannung. Hierbei ist Q, die
Aktivierungsenergie fiir Kriechen und R die Gaskonstante. Die Exponentialfunktion vor dem Integral
wurde mit der Referenztemperatur T,..r = 500 K aus numerischen Griinden eingefiihrt. Der Parameter
(res ldsst sich Gber das Norton-Kriechgesetz aus Gleichung (2.19) unter Berlicksichtigung der Referenz-
temperatur T,..; Uber folgenden Zusammenhang temperaturabhdngig bestimmen:

Bo(T) = ayepexp (%( 1 _3)) (2.42)

Tref T
Sind die Zughaltezeiten und damit die Zykluszeiten hinreichend kurz oder ist das Materialverhalten
zeitunabhangig, ergibt sich mit F* = 1 die Rissspitzendffnung aus Gleichung (2.36) fiir elastisch-
plastisches Materialverhalten.
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2 Stand des Wissens

Zur Berechnung von Lebensdauern wird Dy flr den auf- und absteigenden Hystereseast eines repra-
sentativen Zyklus ausgewertet und arithmetisch gemittelt. Hierflir gehen meist auch gemittelte Materi-
alparameter fir die maximal und minimal in der Hysterese auftretenden Temperaturen ein.
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3 Experimentelle Methoden

Die Versuchsergebnisse werden auf elektromechanischen Priifmaschinen von Walter und Bai und
Instron und einer servohydraulischen Priifmaschine von Instron generiert. Die Proben werden mit einer
hydraulischen Einspannvorrichtung mit 200 bar Spanndruck im Schaftbereich eingespannt. Die Deh-
nungsregelung bzw.-messung erfolgt Gber ein Hochtemperaturextensometer von Maytec, das auf 30 °C
temperiert ist, um Tag-Nacht-Schwankungen in der Dehnungsmessung moglichst gering zu halten. Die
Beheizung der Proben erfolgt induktiv Gber eine Induktionsspule, die mittels einer Hochfrequenz-
Induktionsanlage von Ambrell bzw. TRUMPF Hittinger betrieben wird.

3.1 LCF- und TMF-Versuche

Die isothermen Versuche an glatten Proben werden nach ISO 12106 dehnungsgeregelt durchgefiihrt.
Die thermomechanischen Ermidungsversuche (TMF-Versuche) werden totaldehnungsgeregelt mit
einem Dehnungsverhadltnis von R, = -1 nach ISO 12111 durchgefihrt. Die Aufheiz- und Abkiihlraten
betragen 5 K/s. Zur Einstellung der Abklhlrate wird die Probe im Einspannbereich durch eine Druckluft-
dise gekiihlt.

Die Probentemperatur wird tiber drei umgelegte und vorgespannte Ribbon-Type Typ K Thermoelemente
gemessen. Das Thermoelement in der Mitte des Messbereichs dient der Temperaturregelung, die
anderen beiden Thermoelemente werden am oberen und unteren Rand des Messbereichs platziert, um
die Temperaturverteilung tiber den Messbereich homogen einstellen und Gberwachen zu kénnen.

3.2 Risswachstumsmessungen an Corner-Crack-Proben

Risswachstumsmessungen an Corner-Crack-Proben werden an einer servohydraulischen Priifmaschine
kraftgeregelt durchgefiihrt. Ein Extensometer mit einem Extensometerstababstand von 10 mm wird zur
Dehnungsmessung mit einem Stab ober- und einem Stab unterhalb der Anfangskerbe platziert. Zur
Uberwachung des Risswachstums wird die Potenzialmethode genutzt. Hierfiir werden knapp ober- und
unterhalb der Anfangskerbe Nickeldrdahte zum Messen des Potenzials an die Probenkante angeschweif3t.
An den zwei Probenseiten, die die Kante mit der Anfangskerbe teilen, wird jeweils ein Platindraht zur
Stromeinleitung angeschweift — einer am oberen und einer am unteren Ubergangsradius zum Priifbe-
reich mittig auf der Probenseite. Die Temperaturregelung und -referenzmessung erfolgt Gber Typ S
Thermoelemente, die auf den verbleibenden Probenflachen mittig des Messbereichs und der Proben-
breite angeschweillt werden (Abbildung 3.1a). Eine in die Priifmaschine eingebaute CC-Probe ist in
Abbildung 3.1b dargestellt.
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3 Experimentelle Methoden

a)

Stromdrahte

Potenzialdrdhte

Thermoelemente

Abbildung 3.1: a) Schematische Darstellung der Sensorisierung einer CC-Probe; b) CC-Probe im eingebauten Zu-
stand

Auf diese Weise kann die Potenzialanderung wahrend des Versuchs mittels einer Wechselstrompotenzi-
alsonde von Matelect Ltd. gemessen werden. Fir die Potenzialmessung werden folgende Parameter an
der Potenzialsonde eingestellt: Frequenz von 2 kHz, Strom von 1 A, Gain von 3000 und ein Filter von 0.1
Hz. Die Korrelation des Potenzialsignals zur Risslange wird nachtraglich Gber ein Ausmessen der Bruch-
flache unter dem Lichtmikroskop durchgefiihrt (siehe Abbildung 3.2a). Zur Generierung von Stiitzpunk-
ten werden sogenannte Beachmarks eingebracht. Zu deren Generierung werden wahrend des Versuchs
in bestimmten Potenzialintervallen Zyklen mit geringerer Amplitude und einem geringeren R-Verhaltnis
bei 1 Hz durchgefiihrt. Diese sind dann als Streifen auf der Bruchflache erkennbar. Die Rissflache Ar wird

. . . e . ,4—A . .
ausgemessen und Uber einen angenommenen Viertelkreis die Risslange tiber a = [-=% bestimmt. Die
s

Risslangen kénnen dann mit den entsprechenden Potenzialen korreliert werden (Abbildung 3.2b).

b)

Risslange in mm

Beachmarks ——— — 3 R - 4 N

—— Ermiidungsriss-
wachstum

Anfangskerbe —_ ‘ 0 1 2 3 4

S fi normiertes Potenzial U/U,
a

Abbildung 3.2: Korrelation des Potenzialsignals mit der Risslange a) exemplarische ausgemessene Bruchflache der
Probe APR-802, b) Korrelation des Potenzialsignals mit den ausgemessenen Risslangen
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Vor Versuchsstart wird ausgehend von der dreieckigen Anfangskerbe in der Probe ein scharfer viertel-
kreisformiger Anriss erzeugt. Hierfiir wird die Probe bei Raumtemperatur, R, = -1 und 10 Hz ange-
schwungen. Der erzeugte Anriss soll lang genug sein, um einen Rissfortschritt sicherzustellen und ein
Uberschreiten der zuldssigen Lasten der Maschine im Versuch zu vermeiden. Zur Generierung eines
solchen Risses, der gleichzeitig scharf ist und in einem Uberschaubaren zeitlichen Rahmen entsteht, wird
der Anschwingprozess zweistufig durchgefiihrt. Zunachst wird die Probe bei einer Last geschwungen, die
vergleichbar zu jener ist, die im nachfolgenden Versuch auftritt, um einen vergleichsweise schnellen
Rissfortschritt zu erreichen. Im nachsten Schritt wird eine Belastung gewdhlt, die zu einer um
2-3 MPam®> geringeren Rissspitzenbelastung fiihrt als die im Versuch auftretende, um bei langsamem
Rissfortschritt eine scharfe Rissspitze zu generieren und die Eigenspannungen vor der Rissspitze niedrig
zu halten. Der Anriss wird unter dem Lichtmikroskop ausgemessen und basierend auf dessen Lange a,
addiert mit der Rissstartkerblange ag, was in Summe die Anfangsrissldnge a, ergibt, die Last fiir den
Versuch gewahlt. Flr a, wird eine Lange von 2-3 mm angestrebt.

Vor Versuchsstart wird das Potenzialsignal auf das aktuell gemessene Potenzial bezogen, um im weite-
ren Versuchsverlauf eine Verfolgung des Rissfortschritts Gber das normierte Potenzial durchfiihren zu
kénnen. Der Versuch wird bei Erreichen eines gewahlten normierten Endpotenzials beendet. Durch
Erfahrungswerte kann das normierte Endpotenzial so gewahlt werden, dass der von aufien sichtbare
Riss bei Beendigung des Versuchs nicht Uber die Probenquerschnittsdiagonale hinausgewachsen ist.
Somit ist sichergestellt, dass der Riss den ganzen Versuch (iber anndhernd viertelkreisférmig ist und der
Versuch nachfolgend mit bekannten Bewertungsmethoden der Bruchmechanik ausgewertet werden
kann. Daraufhin wird die Probe mit einer Kraftschwingweite von 12 kN bei Raumtemperatur, R, =0 und
10 Hz beaufschlagt, bis sie bricht.

Das Risswachstum wird zusatzlich zur Potenzialsonde an den zwei Probenseiten, auf denen die Anfangs-
kerbe liegt, mit Fernfeldmikroskopen von Basler Giberwacht. Hierflir werden alle Probenflachen handisch
poliert: Zunachst wird die Oberflaiche mit Schleifpapier der Kérnungen 600, 800 und 1000 geschliffen
und dann mit einem Lappmittel unter Zuhilfenahme eines Filzkegels und einer Standbohrmaschine
glinzend poliert. Durch eine Wischatzung mit Adlerschem Atzmittel werden die einzelnen Kérner sicht-
bar gemacht. Die Beleuchtung der Probe wahrend des Versuchs erfolgt mit einer WeiBlichtquelle fur die
Aufnahmen bei Temperaturen, bei denen die Probe nicht gliiht und einer blauen Lichtquelle fur Bildauf-
nahmen bei gliihender Probe. Hierfiir wird zusatzlich ein Blaufilter genutzt.

3.3  Kurzrisswachstumsmessungen mit der Replika-Technik

Die Replika-Technik ermoglicht es, Rissinitiierungsstellen in anfanglich glatten Proben zu identifizieren
und Kurzrisswachstum entlang mikrostruktureller Merkmale zu verfolgen, was eine Aufklarung der
Schadigungsmechanismen ermoglicht. Zu diesem Zweck werden von der Probenoberflache alle 10 % der
erwarteten Lebensdauer Abdriicke genommen und diese, nachdem der Versuch beendet ist, unter dem
Lichtmikroskop ausgewertet.

Zur Erstellung der Abdriicke der Probenoberflache wird der Versuch unterbrochen, die Probe im elasti-
schen Bereich unter Zug belastet, um potenzielle Risse aufzuziehen und eine fiir 2-3 Sekunden in Aceton
plastifizierte Acetatfolie auf die Probenoberfliche im Messbereich aufgebracht. Die plastifizierte Folie
legt sich auf die Probenoberflache, dringt in potenzielle Risse ein und erzeugt so ein Negativ der Pro-
benoberflache. Nach ca. 1.5 Minuten ist die Folie wieder fest und kann von der Probenoberflache
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3 Experimentelle Methoden

abgezogen werden. Zum Abbilden des gesamten Messbereichs sind zwei Folien notwendig, da ein
Uberlappen der Folie zu einem nicht auswertbaren Bereich filhren wiirde. Die Folien werden auf einen
Objekttrager aufgebracht und nach Beendigung des Versuchs unter dem Lichtmikroskop beginnend mit
dem letzten Abdruck auf Risse untersucht. So kann der finale Hauptriss oder auch mehrere Risse tber
die Lebensdauer zuriickverfolgt werden bis zum ersten Abdruck, auf dem im besten Fall die Rissinitiie-
rung sichtbar ist.

Die Qualitat der Replika-Abdriicke kann zum Beispiel durch Lufteinschliisse oder sich zu friih von der
Probenoberflache |6sende Folien variieren. Luftblasen bilden sich meist an Rissen, da die durch die Folie
in den Rissen eingeschlossene Luft durch das Eindringen der Folie in den Riss entweicht. Die Luftblasen
sind als kreisférmige, helle Stellen auf den Folien erkennbar und zeigen keinen Oberflachenabdruck der
Probe. Folien l6sen sich insbesondere zu Beginn des Versuchs von einer nicht oxidierten Probenoberfla-
che frihzeitig ab, da das Aceton der Folie verdampft und eine Anhaftung an der Probe nicht mehr
gegeben ist. In den Rissen kann die Folie aber noch plastisch sein, was sich auf den Abdriicken als nicht
klar abgezeichnete Risse darstellt oder als Risse, an denen die Folie Fiden gezogen hat. Da die Folien
nach Ende des Versuchs unter dem Lichtmikroskop ausgewertet werden, ist ein Nachbessern fiir den
entsprechenden Lebensdaueranteil nicht moglich.

3.4 Mikrostrukturelle Untersuchungen

Die mikrostrukturellen Untersuchungen in der vorliegenden Arbeit werden anhand von Schliffen oder
Bruchflachen durchgefiihrt. Die Schliffe werden aus warmeingebetteten Probensegmenten an einer
Struers Tegramin-30 Poliermaschine angefertigt. Hierzu werden die Schliffe zundchst mit einem Schleif-
papier der Kérnung 120 um fir 30 Sekunden geschliffen, anschlieRend mit Diamantsuspension der
Kérnung 9, 6 und 3 um fiir 3 Minuten poliert und abschlieBend fiir 15 Minuten mit OPS, einer Silizi-
umoxidsuspension der Kérnung 0.04 um, endpoliert.

Lichtmikroskopische Untersuchungen werden an einem ZEISS Axio Imager Vario oder einem Nikon
Eclipse ME600 durchgefiihrt. Des Weiteren wird ein Leica M80 Stereomikroskop genutzt. Fiir Raster-
elektronenmikroskop (REM)-Untersuchungen werden ein Hitachi S-3400N oder ein ZEISS SUPRA 40VP
genutzt, an dem auch Electron Backscatter Diffraction (EBSD)-Aufnahmen mit einem System von EDAX
durchgefihrt werden.
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4 Langrisswachstum an IN100 unter
TMF-Belastung

In Fluggasturbinen werden vornehmlich Nickelgusslegierungen genutzt, da diese den hohen thermi-
schen und durch Fliehkrafte bedingten mechanischen Belastungen standhalten kénnen. Start und
Ladung verursachen TMF-Zyklen, die abhadngig vom Bauteil und Ort im Bauteil unterschiedliche Phasen-
beziehungen und Spannungsverhaltnisse aufweisen kdnnen. Der Reiseflug fiihrt zu einer zuséatzlichen
Haltezeit. Um die unterschiedlichen Einflussfaktoren untersuchen zu koénnen, werden TMF-
Langrisswachstumsversuche an Eckanrissproben aus gegossenem Inconel 100 (IN100) mit Tempera-
turzyklen von 300-850 °C und 300-950 °C durchgefiihrt. Die Einfliisse unterschiedlicher Phasenbezie-
hungen zwischen Temperatur und Spannung, des Spannungsverhaltnisses sowie der Haltezeit bei
maximaler Temperatur werden analysiert.

Schlussendlich wird eine einheitliche Beschreibung der unterschiedlichen Einflussfaktoren auf Basis der
zyklischen Rissspitzenéffnung angestrebt. Hierfiir dient die Erweiterung eines Modells, das elastische,
plastische und viskose Effekte beriicksichtigen kann.

4.1 Nickelbasis-Gusslegierungen

Der nachfolgende Abschnitt basiert auf Biirgel (2006).

Nickelbasis-Werkstoffe sind hochtemperaturbestandig und werden aufgrund dieser Eigenschaft haupt-
sachlich im Gasturbinenbau eingesetzt. Auch andere Werkstoffe sind fiir diesen Einsatz geeignet, Ni-
ckelbasis Werkstoffe weisen jedoch die glinstigste Kombination aus Hochtemperatur- und Korrosionsbe-
standigkeit, Verarbeitbarkeit und mechanischen Eigenschaften auf. Die Hochtemperaturbestandigkeit ist
auf die bis zum Schmelzpunkt bestehende kubisch flichenzentrierte (kfz) Gitterstruktur zurlickzufihren.
Diese hat im Gegensatz zur kubisch raumzentrierten (krz) Gitterstruktur einen erheblich niedrigeren
Diffusionskoeffizienten. Eine zusatzliche inharente Festigkeitssteigerung kann durch die koharente y’'-
Phase (meist NisAl) erzielt werden, die meist in Form kubischer Teilchen in die Mischkristall-Matrix
eingebettet ist. Korrosions- und Oxidationsschutz kénnen durch Zulegierung von deckschichtbildenden
Elementen wie Chrom fiir Cr203 zum Korrosionsschutz oder Aluminium fir Al203 zum Oxidationsschutz
erzielt werden.

Nickelbasis-Gusslegierungen kdénnen je nach Einsatzzweck natirlich erstarrt, gerichtet erstarrt oder als
Einkristall gegossen werden. Im Folgenden wird der natiirlich erstarrte Gusszustand genauer betrachtet.
Dieser weist, verglichen mit z.B. geschmiedetem Material, relativ grobe Koérner auf. Die grobkornige
Struktur bewirkt eine hohere Festigkeit bei Kriechbelastung als feinkoérniges Geflige.

Bei der Erstarrung des Gussgefiiges bilden sich Mikroseigerungen durch unterschiedliche Loslichkeiten
von Legierungselementen in der Schmelze und im Mischkristall. Bei der Bewertung des Erstarrungsver-
haltens ist der Seigerungsverteilungskoeffizient k hilfreich, der das Verhaltnis der Léslichkeit von Legie-
rungselementen im festen Zustand cg mit dem in der Schmelze ¢;, (jeweils in Molanteilen) ausdriickt:
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4 Langrisswachstum an IN100 unter TMF-Belastung

k=5 (4.1)

cL

Bei Legierungselementen X, bei denen k < 1 ist, ist der Mischkristall wéhrend der Erstarrung im Mittel X-
armer, wahrend die Schmelze im Mittel X-reicher ist. Somit sind die interdendritischen Bereiche, die
zuletzt erstarren, und die Korngrenzenbereiche im Vergleich zu den dendritischen Bereichen X-reicher.
Legierungselemente, bei denen k > 1 ist, verhalten sich entsprechend umgekehrt. Wird in der verblei-
benden Schmelze die eutektische Zusammensetzung erreicht, kann sich in den interdendritischen
Bereichen ein Eutektikum aus y-Mischkristall (Matrix) und y’-Phase ausbilden, was bei quasi allen Ni-
ckelbasis-Superlegierungen beobachtbar ist. Beim Eutektikum ist der Anteil der y’-Phase meist dominie-
rend und der Anteil der y-Phase sehr gering, so dass die y-Phase lediglich in Form schmaler Adern
ausgepragt ist. Die starken y'-Bildner Aluminium, Tantal, Titan und Niob seigern stark (k < 1), was zu
einer Anreicherung und damit zu einer hoheren y'-Konzentration im interdendritischen Bereich fuhrt
und zu einer geringeren im Dendritenkern.

LegierungsmaRRnahmen zur Mischkristallverfestigung nutzen Kobalt, Eisen, Chrom, Niob, Tantal, Molyb-
dan, Wolfram, Titan, Aluminium, Hafnium und Zirkon. Der Uberwiegende Anteil an der Hartung der
Nickelbasis-Werkstoffe kommt jedoch der y‘-Phase zu. Diese scheidet sich homogen verteilt im y-
Mischkristall aus, da sie keine Vorzugsorte zur Bildung benétigt. Eine Erhéhung des Volumenanteils der
v’-Phase kann durch Erhéhung des Aluminium-Gehalts erreicht werden oder durch mogliche Substituti-
onselemente in der y‘-Phase: Titan und Tantal. Dadurch, dass sich diese Phase kohdrent zum y-
Mischkristall ausscheidet, miissen Versetzungen die Ausscheidungen — je nach deren GréRe und der
anliegenden Spannung — schneiden oder Uberklettern; im Falle einer zu starken Vergréberung im Be-
trieb werden die Teilchen umgangen.

Eine Festigkeitserhohung kann auch durch Karbide erreicht werden. Von den méglichen Karbidarten MC,
MeC und M23Cs (Wwobei M fiir Metall steht) kommen im Werkstoff IN100 die erste und die letzte genann-
te Art vor. MC-Karbide sind relativ grobe Primarkarbide, die bei der Erstarrung entstehen und thermo-
dynamisch sehr stabil sind, jedoch die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffs vernachladssigbar
beeinflussen. Metallische Partner sind die bei der Erstarrung stark interdendritisch seigernden Elemente
Titan, Tantal und Niob. Die Seigerungsneigung fiihrt dazu, dass diese Karbidart fast ausschlieflich inter-
dendritisch zu finden ist. Die Karbidart mit dem groften festigkeitssteigernden Einfluss ist M23Cs, dessen
Metall meist Chrom darstellt. Wahrend des Losungsgliihens 16sen sich die Karbide grofStenteils auf und
bilden sich bei der anschlieBenden Aushartung auf den Korngrenzen neu, was dem Korngrenzengleiten
entgegenwirkt, die Kriechrissneigung jedoch erhéht.

Zur Verringerung der Porositat kann nach dem Giel3en ein heiRisostatischer Pressvorgang folgen. Hierfiir
wird der Werkstoff auf Losungsglihtemperatur erhitzt, um einen moglichst geringen Anteil an hartender
v'-Phase vorliegen zu haben, und das Werkstiick allseitig gepresst. Uber den Druckunterschied und den
bei diesen Temperaturen geringen Widerstand kénnen die innenliegenden Hohlrdume reduziert wer-
den.

4.2 Grobkornige Nickelbasis Gusslegierung IN100

Die Nickelbasis Gusslegierung Inconel 100 (IN100) halt hohen Temperaturen und Kraften stand und ist
gleichzeitig mit einer Dichte von 7.75 g/cm? vergleichsweise leicht (Nickel Institute (2021)), was sie fur
Anwendungen in Gasturbinen interessant macht - insbesondere als Laufschaufelwerkstoff in der Nie-
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derdruckturbine. Die chemische Zusammensetzung aus dem Werkstoffpriifzeugnis ist in Tabelle 4.1
angegeben.

Tabelle 4.1:  Chemische Zusammensetzung der Nickelbasis Gusslegierung Inconel 100 in Gew.-%

Co |Cr Al |[Ti |Mo | V C Zr B S Fe Cu Si Mn Ni

148 |9.0 (5.7 |47 |3.0 |08 |0.16 (0.06 [0.014 [0.003 |<0.1 |<0.1 |<0.1 |<0.1 | Rest

Die Rohlinge fur die Probenfertigung wurden von Zollern GmbH und Co. KG als Vakuumfeingussstdbe
mit einer Ldnge von 120 mm und einem Durchmesser von 18 mm aus einer Schmelze zu der Charge
597516 abgegossen. Im Anschluss an den GieBprozess wurden die Stdbe bei 1200 °C und 1030 bar fir
4 Stunden heilisostatisch gepresst.

An IN100 werden zur Grundcharakterisierung und als weitere Bewertungsgrundlage unterschiedliche
Parameter an Quer- und Langsschliffen der Rohlinge charakterisiert: Die KorngrofRe, die Poren- und
KarbidgroBen, der Sekundadrdendritenarmabstand, der y“-Anteil und die GréRe der y‘-Teilchen. Des
Weiteren wird an einem Schliff im REM untersucht, ob es weitere auffillige Mikrostrukturmerkmale
gibt.

Die KorngréRen werden mittels des Linienschnittverfahrens an Schliffen unter dem Lichtmikroskop im
Dunkelfeld ermittelt. Hierfiir werden die Schliffe an einem Zeiss DIC Lichtmikroskop auf einem motori-
sierten x-y-Tisch in 50-facher VergroRerung aufgenommen und die einzelnen Bilder mit der Software
Zen2Core zusammengefligt (Abbildung 4.1). In unterschiedlichen Bereichen der Schliffe werden die
KorngroRen in Langs- und Querrichtung pro Schliff bestimmt. Diese liegen im Bereich von 250-1200 pm,
wobei die KorngroRen von der Staboberflache zur Stabmitte zunehmen und stark variieren.

Zur Validierung der KorngréRenbestimmung wird an einem Zeiss Sigma eine groRe EBSD-Aufnahme
durchgefiihrt (siehe Abbildung 4.2) und die KorngréoBen mittels der internen Software bestimmt. Die so

ermittelten Ergebnisse sind vergleichbar zu den Ergebnissen des Linienschnittverfahrens.

Abbildung 4.1: Elektrolytisch geatzter Schliff eines IN100 Gussstabs unter dem Lichtmikroskop im Dunkelfeld
a) Querschliff b) Langsschliff; bereits veroffentlicht in Schackert und Schweizer (2022)
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4 Langrisswachstum an IN100 unter TMF-Belastung

Gray Scale Hap Type: <nonex
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Abbildung 4.2: EBSD-Aufnahme eines Langsschliffs eines IN100 Gussstabs; a) Inverse Polfigur (IPF), b) Korngrenzen

Des Weiteren wird anhand der lichtmikroskopischen Aufnahmen der Sekundardendritenarmabstand zu
ca. 63 um bestimmt. Fir die Erstellung einer Poren- und Karbidstatistik werden die Schliffe mit der
gleichen Vorgehensweise wie fiir die KorngréRenbestimmung im Hellfeld aufgenommen. Der Flachenan-
teil von Poren wird anhand eines Schliffs manuell ermittelt und liegt bei ca. 0.02 % im Bereich des
Prifquerschnitts, wobei die maximalen Feret-Durchmesser der Poren in der Schnittebene im Bereich
von ca. 20 bis 150 um liegen. Die maximalen Feret-Durchmesser der Karbide liegen in der Schnittebene
im Bereich 1.5-60 um. Insbesondere an den Korngrenzen und den interdendritischen Bereichen ist eine
besonders hohe Karbiddichte erkennbar. Zur Untersuchung der Mikrostruktur im REM werden die
Schliffe mit 10 %-iger Phosphorsdure fir 5 Sekunden mit 5 V elektrolytisch geatzt. Unter dem REM sind
sekundare und tertidre y* Teilchen in der y-Matrix erkennbar (Abbildung 4.3a). Der y‘-Anteil liegt bei ca.
67 %, die Feret-Durchmesser der sekundaren y‘-Teilchen liegen zwischen ca. 0.07 und 5 um in der
Schnittebene. Weitere mikrostrukturelle Merkmale sind eutektische Inseln, siehe Abbildung 4.3b.
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“ it j ; & ]
sekundares,Y. ) ALY \ \
q o I < Karbide :
~#hl 7 ) ‘
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ENT- 500K ShmaiB-inies  Tme:sst  SogearT- 410 Z Fraunhofer ] EHT-SOOW  SgnalBeinlens  Tmeatss  SugeatTs 010 Z Fraunhofer
WD=53mm  Aperture Size=30.00um Chamber = 8.226-004 Pa WM WD=53mm  Aperture Size=30.00 ym Chamber = 8.13¢-004 Pa WM.

Abbildung 4.3: Mikrostruktur von IN100; elektrolytisch geatzter Querschliff des Gussstabrohlings unter dem REM
bei a) funftausendfacher VergroRerung b) zweitausendfacher VergroRerung
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4.3 Probenformen

Fir die Untersuchungen an IN100 kommen zylindrische LCF-Proben und Eckanriss-Proben/Corner-Crack
(CC)-Proben mit einem quadratischen Querschnitt zum Einsatz. Die Probenzeichnungen sind in Abbil-
dung 4.4 zu sehen.

Die LCF-Proben weisen einen parallelen Messbereich von 17 mm Lange und 7 mm Durchmesser auf. Die
Proben werden aus den gegossenen Rohlingen auf Endkontur gedreht und der Messbereich und der
Ubergang zum Messbereich auf eine Rauheit von Ra = 0.02 gelippt.

Die CC-Proben werden aus den gegossenen Rohlingen auf den Schaftdurchmesser gedreht und der
Messbereich mit quadratischer Querschnittsfliche der Kantenldange 8 mm per Drahterosion gefertigt. In
eine der Kanten wird auf halber Probenhdhe eine dreieckige Rissstartkerbe per Feindrahterosion einge-
bracht, wofiir ein Erodierdraht des Durchmessers 50 um genutzt wird. Die Kantenldange der Rissstartker-
be wird zwischen 1.2 und 1.8 mm gewahlt.
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Abbildung 4.4: Probenzeichnungen, die fir die Versuche an IN100 verwendet wurden; a) LCF-Probe, b) CC-Probe

4.4 Versuchsprogramm

Zur Generierung des Versuchsprogramms der Langrisswachstumsversuche unter TMF-Belastung werden
zunachst dehnungsgeregelte TMF-Versuche durchgefiihrt. Der Grundcharakterisierung des Werkstoffs
hinsichtlich Lebensdauern und der Generierung von zyklischen Materialparametern dienen LCF-
Versuche.

Die LCF- und TMF-Versuche werden dehnungsgeregelt an den in Abbildung 4.4a dargestellten LCF-
Proben mit einer elektromechanischen Priifmaschine von Walter und Bai durchgefiihrt. Der Abstand der
Extensometerstabe wird hierflir auf ca. 10 mm eingestellt. Die LCF-Versuche werden dehnungsgeregelt
mit einem Dreieckszyklus der Dehnrate 103 1/s und einem Dehnungsverhiltnis von R; = -1 durchgefiihrt
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4 Langrisswachstum an IN100 unter TMF-Belastung

(die Prifparameter sind Tabelle 4.2 zu entnehmen). Die TMF-Versuche werden totaldehnungsgeregelt
mit einem Totaldehnungsverhaltnis R, o, = -1 und einer Aufheiz- und Abkihlrate von 5 K/s durchgefiihrt
(die Prifparameter sind in Tabelle 4.3 aufgefihrt).

Tabelle 4.2:  Prifparameter fiir LCF-Versuche an IN100

Probennummer Regelung Reglertemperatur [°C] &, [%]
APR-799 Dehnung* 300 0.20
APR-836 Dehnung 300 0.30
APR-869 Dehnung 300 0.60
APR-818 Dehnung** 750 0.20
APR-767 Dehnung 750 0.30
APR-813 Dehnung 750 0.60
APR-827 Dehnung 850 0.20
APR-821 Dehnung 850 0.30
APR-820 Dehnung 850 0.60
APR-838 Dehnung 950 0.20
APR-837 Dehnung 950 0.30
APR-792 Dehnung 950 0.60
APR-843 Dehnung 1050 0.20
APR-842 Dehnung 1050 0.30
APR-839 Dehnung 1050 0.60

* nach 1517000 Zyklen: Sinus bei 5 Hz; ** nach 323500 Zyklen: Sinus bei 5 Hz

Tabelle 4.3: Prifparameter fiir TMF-Versuche an IN100

Probennummer Phasenbeziehung Reglertemperatur [°C] Eamech %] Lebensdauer
APR-819 IP 300-850 0.28 17041
APR-825 oP 300-850 0.28 3842
APR-803 IP 300-950 0.18 2230
APR-765 IP 300-950 0.28 148
APR-849 oP 300-950 0.18 3921
APR-783 oP 300-950 0.28 758

Zur Untersuchung des Langrisswachstums werden CC-Proben (siehe Abbildung 4.4b und Abbildung 3.1)
genutzt. Die Versuche werden an einer servohydraulischen Prifmaschine von Instron (8502) durchge-
flhrt. Die Stdbe des Extensometers werden auf einen Abstand von ca. 10 mm eingestellt. Zundchst
werden isotherme Versuche mit einem trapezférmigen 1-1-1-1-Zyklus (1 s von F,;;,, zu Fyg, 1 s Halte-
zeit bei F, 4y, 1 s von Ey gy 2U Fppin, 1 s Haltezeit bei F,;,,) bei den geplanten Extremaltemperaturen der
TMF-Langrisswachstumsversuche (300, 850 und 950 °C) durchgefiihrt. Ein isothermer Versuch bei 950 °C
wird mit einem trapezformigen 1-1-1-1-Zyklus in einer Vakuumkammer bei einem Druck von ca.
6-10°® mbar ohne Extensometer an einer Priifmaschine von Instron (Triax) durchgefiihrt.
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Die TMF-Langrisswachstumsversuche werden mit einem Dreieckszyklus mit einer Aufheiz- und Abkulhl-
rate von 10 K/s durchgefiihrt. Um diese Abkiihlrate einstellen zu kénnen, wird im Einspannbereich der
Probe eine Druckluftdiise zur Kiihlung genutzt. Das Versuchsprogramm fiir die TMF-
Langrisswachstumsversuche wird so konzipiert, dass die Versuche im aufsteigenden Hystereseast bei
F =0 kN gestartet werden. Kraft-Temperatur-Verldufe, die als Eingabe fir die Maschinensteuerung
genutzt werden, sind exemplarisch fiir Versuche bei 300-950 °C in Abbildung 4.5 dargestellt.

Die Proben werden induktiv mit einer Induktionsanlage von Huttinger Trumpf (TruHeat) beheizt. Zur
Kalibrierung des Potenzialsignals werden jeweils zwei Beachmarks durchgefiihrt.
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Abbildung 4.5: Kraft-Temperaturverlaufe als Input fiir die Maschinensteuerung der TMF-Versuche an CC-Proben

Das Versuchsprogramm beinhaltet eine Variation der Maximaltemperatur, der Phasenbeziehung und
des Spannungsverhaltnisses. Des Weiteren werden Versuche mit einer Haltezeit bei maximaler Tempe-
ratur durchgefiihrt. Als Temperaturzyklen werden 300-850 °C und 300-950 °C und als Kraft-Temperatur-
Phasenbeziehungen in-phase (IP), out-of-phase (OP), clockwise diamond/phase-shift +90° (CD), counter-
clockwise diamond/phaseshift -90° (CCD) gepriift (die englischen Begriffe haben sich auch im deutschen
Sprachgebrauch durchgesetzt). Die Versuche mit einer Haltezeit von 300 s bei maximaler Temperatur
werden bei 300-850 °C mit IP- und OP- Beziehung durchgefiihrt. Die gewahlten Versuchsparameter pro
Versuch sind Tabelle 4.4 zu entnehmen. Die Versuche, die zur Absicherung der Risswachstumskurven

wiederholt werden, zeigen keine signifikanten Abweichungen und werden deswegen aus Ubersichtlich-
keitsgriinden nicht dargestellt.
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4 Langrisswachstum an IN100 unter TMF-Belastung

Innerhalb der LabView-Programmierung wird ein Filter genutzt, der das Potenzialsignal Uber einen

Zyklus mittelt, um Beeinflussungen durch elektromagnetische Felder der Induktionsanlage zu minimie-

ren. Im Versuchsverlauf werden die Potenzialdrdhte untereinander optisch auf Berihrungsfreiheit

liberprift. Nach Beendigung des Versuchs werden die Potenzialdrahte auf feste Verbindung mit der

Probe geprift. Ein Verbindungsverlust der Potenzialdrdhte mit der Probe wahrend des Versuchs ist

eindeutig an einem stark schwankenden Potenzialsignal und einem plotzlich angezeigten Potenzial von

null erkennbar.

Zum Ausmessen der Bruchflachenanteile fiir die Kalibrierung des Potenzialsignals werden die Bruchfla-

chen in unterschiedlichen Beleuchtungskonfigurationen (von unterschiedlichen Seiten) und Kippwinkeln

begutachtet, um die unterschiedlichen Bereiche (Anschwingen, Beachmarks, Versuch und Durchschwin-

gen) identifizieren zu kénnen. Im Zweifel werden Versuche wiederholt.

Tabelle 4.4: Prifparameter fiir kraftgeregelte isotherme und TMF-Risswachstumsversuche an CC-Proben aus
IN100
Probe Anschwingen Ermidungsversuch
Proben- ax AK rel. Abbruch-| a, Start AK R Reglertem- Phasen-
nummer | [mm] | [MPavm] potential | [mm] [MPavm] € peratur [°C] | beziehung
APR-784 1.21 14| 12 1.2]1.3 1.42 34.75 -1 300 -
APR-802 | 1.21 14 | 12 13|14 1.98 26.20 -1 850 -
APR-780 | 1.15 14| 12 1.2 |13 2.05 14.08 -1 950 -
APR-830 | 1.72 25120 14| 155 3.10 25 -1 950** -
APR-831 | 1.74 25120 14| 155 2.91 25 -1 300 - 950 IP
APR-808 | 1.71 14| 12 13| 1.55 2.20 40 -2.3 300 - 950 IP
APR-812 | 1.19 14| 12 13|14 2.42 42.40 -4 300 - 950 IP
APR-829 | 1.18 14|12 1.3]1.85 2.18 25 -0.3 300 - 950 opP
APR-883 1.72 45 | 40 1.4 1.55 2.82 40 -1 300 -950 oP
APR-834 | 1.19 14 | 12 13| 1.85 2.39 34 -1 300 - 950 CD
APR-774 | 1.83 35130 14| 155 3.36 45 -1 300 - 950 CCD
APR-817 | 1.73 40 | 35 14| 155 2.63 40 -1.4 300 - 850 IP
APR-832 1.71 40 | 35 1.4 1.55 2.89 40 -1.4 300 - 850 IP-h*
APR-841 1.73 14| 12 1.4 1.55 2.18 40 -0.7 300 - 850 oP
APR-768 1.81 40 | 35 1.35|1.5 2.79 40 -0.7 300 - 850 OP-h*
APR-877 1.73 14|12 1.4 1.55 2.53 50 -1 300 - 850 CD
APR-775 1.45 35130 1.3]1.65 2.98 50 -1 300 - 850 CCD

* mit einer Haltezeit von 300 s bei maximaler Temperatur; ** unter Vakuum

24




4.5 Mechanische Grundcharakterisierung

Zur Anpassung der Materialparameter E-Modul, zyklische FlieBgrenze und zyklischer Verfestigungsexpo-
nent, die in Kapitel 4.7 angegeben sind und fiir die Beschreibung der Versuche genutzt werden, werden
die stabilisierten Hysteresen der dehnungsgeregelten isothermen LCF-Versuche an zylindrischen Proben
genutzt (Abbildung 4.6). Es ist zu beachten, dass die Diagramme aus Darstellungsgriinden nicht identisch
skaliert sind.
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Abbildung 4.6: Stabilisierte Hysteresen bei halber Lebensdauer von isothermen dehnungsgeregelten LCF-Versuchen
bei den mechanischen Dehnungsamplituden a) 0.2 % b) 0.3 % c) 0.6 %

Bei der Durchfiihrung der kraftgeregelten TMF-Rissfortschrittsversuche werden Spannungsverhaltnisse
gewahlt, wie sie sich bei dehnungsgeregelten TMF-Versuchen mit R, ., = -1 und den entsprechenden
Extremaltemperaturen einstellen. Die sich einstellenden Spannungsverhéltnisse entsprechen einem um
die FlieRgrenzen bei den jeweiligen Extremaltemperaturen korrigierten Totaldehnungsverhaltnis:

_ Smin 9Y,c
RO',TMF - (4'2)
Emax OY,t

oy und oy sind die jeweiligen FlieRgrenzen im Zug (t: tension) oder im Druck (c: compression). Die
Hysteresen der dehnungsgeregelten TMF-Versuche als Basis fiir die Bestimmung des Rs-Verhaltnisses
fir die kraftgeregelten TMF-Risswachstumsversuche sind in Abbildung 4.7 dargestellt.
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4 Langrisswachstum an IN100 unter TMF-Belastung
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Abbildung 4.7: Hysteresen der dehnungsgeregelten IP- und OP TMF-Versuche bei der mechanischen Dehnungs-
amplitude 0.28 % bei a) 300-850 °C und b) 300-950 °C

4.6 Risswachstumsuntersuchungen an Corner-Crack-Proben

Die Ergebnisse von Risswachstumsversuchen unter TMF-Belastung mit einer Variation unterschiedlicher
Einflussfaktoren werden im Folgenden dargestellt. Die Versuche werden allesamt global im elastischen
Bereich durchgefiihrt, weswegen das Rissfortschrittsinkrement Giber den Spannungsintensitatsfaktor AK;
aufgetragen wird. Die Auswertung der Rissfortschrittsrate da/dN erfolgt nach ASTM E 647 — 05 Uber die
Sekantenmethode. Hierbei wird Sorge getragen, dass mindestens zwanzig Rissfortschritts-Datenpunkte
generiert werden.

4.6.1 Risswachstum unter isothermen Bedingungen

Isotherme Risswachstumsversuche werden bei den Extremaltemperaturen der in den nachsten Kapiteln
dargestellten TMF-Risswachstumsversuche zur deren Einordnung und Bewertung durchgefiihrt. Die
Risswachstumsraten staffeln sich wie zu erwarten (Abbildung 4.8): Der Versuch bei 300 °C liegt am
weitesten rechts und der Versuch bei 950 °C am weitesten links im Rissfortschrittsschaubild. Der Ver-
such bei 850 °C ordnet sich dazwischen ein. Der Rissfortschritt bei 950 °C ist bei gleichem AK; ca. 1.5
GroRenordnungen hoher, als der bei 850 °C. Bei 850 °C wiederum ist der Rissfortschritt eine GréRenord-
nung hoher als bei 300 °C. Die Steigungen der Rissfortschrittsgeraden gleichen sich.

Zusétzlich zu den Versuchen bei 300, 850 und 950 °C an Luft wird ein Versuch bei 950 °C unter Vakuum
durchgefiihrt, um den Umgebungseinfluss zu untersuchen. Die Risswachstumsraten fallen bei geringen
AK,-Werten mit denen bei 850 °C zusammen, ab ca. AK; = 30 MPam®? liegt der Rissfortschritt zwischen
dem bei 850 und 950 °C. Der Abstand zur Risswachstumskurve bei 850 °C betragt bei gleichem AK;
knapp eine GréRenordnung und zum Versuch bei 950 °C an Luft ca. eine halbe GréBenordnung. Der
Validierungsversuch zeigt das gleiche Verhalten.

Die nachfolgend dargestellten Ergebnisse der TMF-Versuche werden zu Einordnungszwecken stets im
Vergleich zu den isothermen Versuchen an Luft dargestellt.
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Abbildung 4.8: Risswachstum unter isothermen Bedingungen.

4.6.2 Einfluss der Maximaltemperatur

In Abbildung 4.9 sind die Ergebnisse der TMF-Risswachstumsversuche bei dem R -Verhaltnis, das sich
bei totaldehnungsgeregelten TMF-Versuchen mit R, ., = -1 einstellt, im Vergleich zu isothermen Riss-
wachstumsversuchen dargestellt. Die Risswachstumsraten der TMF-Versuche ordnen sich tendenziell
zwischen denen der isothermen Versuche bei 850 und 300 °C ein - mit Ausnahme des OP-Versuchs bei
300-950 °C. Bei diesem Versuch liegen die Risswachstumsraten zwischen den isothermen Versuchen bei
850 und 950 °C. Die Rissfortschrittsgeraden bei Versuchen mit einer Maximaltemperatur von 850 °C
liegen rechts derer mit einer Maximaltemperatur von 950 °C, weisen also einen héheren Schwellenwert
auf. Die Steigungen der Risswachstumsgeraden der TMF-Versuche bei 300-850 °C gleichen den Steigun-
gen der isothermen Versuche. Die Steigungen der Versuche bei 300-950 °C sind tendenziell etwas hoher.
Den geringsten Einfluss der Maximaltemperatur auf die Rissfortschrittsrate weist die IP-Beziehung auf —
die Risswachstumsraten sind nahezu gleich — und den groBten Einfluss die OP-Beziehung. Bei der CCD-
Beziehung nimmt der Einfluss der Maximaltemperatur bei ldngeren Rissen zu — das Risswachstum bei
300-950 °C beschleunigt sich.
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Abbildung 4.9: Risswachstum unter TMF-Belastung: Einfluss der Maximaltemperatur bei ; a) IP-, b) OP-, c) CD- und
d) CCD-Beziehung.

4.6.3 Einfluss der Kraft-Temperatur-Phasenbeziehung

Fir die sich bei dehnungsgeregelten TMF-Versuchen mit R, ;,; = -1 einstellenden Spannungsverhéltnisse
ist in Abbildung 4.10 das Langrisswachstum bei unterschiedlichen Phasenbeziehungen und zwei Maxi-
maltemperaturen dargestellt. Die Risswachstumskurven bei 300-850 °C (Abbildung 4.10a) ordnen sich
zwischen denen der isothermen Versuche bei 300 und 850 °C ein. Bei 300-850 °C ist die IP-Belastung am
schadlichsten und liegt leicht rechts der isothermen Gerade bei 850 °C. Am wenigsten schadlich ist die
CD-Belastung. OP- ist schadlicher als CCD-Belastung.

Bei 300-950 °C, Abbildung 4.10b, gruppieren sich die Rissfortschrittsgeraden um die isotherme Gerade
bei 850 °C. Die Rissfortschrittsgerade des OP-Versuchs liegt links des isothermen Versuchs bei 850 °C,
die Rissfortschrittsgeraden aller anderen Phasenbeziehungen ordnen sich rechts der isothermen Kurve
bei 850 °C ein und liegen fir kurze Risslangen quasi aufeinander. Wenn die Risse langer sind, wirkt CCD-
nach OP-Belastung am schadlichsten, danach folgen IP- und CD-Beziehung als am wenigsten schadliche

Belastung.

a) b)
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< 105] = ccp R=1 < 1054 = ccD,R=1 b8
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= 10° c 10°
pd pd
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10° o * 300°C 10° iy * 300°C
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*« 950 °C e 950 °C
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Abbildung 4.10:  Risswachstum unter TMF-Belastung: Einfluss der Kraft-Temperatur-Phasenbeziehung bei;
a) 300-850 °C, b) 300-950 °C.
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Bei einem Spannungsverhéltnis von R, = -1 und 300-950 °C wirken IP- und OP-Beziehung gleich schadi-
gend (Abbildung 4.11). IP- und OP-Versuche fiihren zu einem schnelleren Rissfortschritt als CD- und
CCD-Versuche, bei denen die relative Rissfortschrittsgeschwindigkeit der der isothermen Versuche
gleicht. Die CCD-Belastung, bei der im aufsteigenden Hystereseast die maximale Temperatur auftritt, ist
bei langen Rissen tendenziell schadigender als die CD-Belastung, bei der die maximale Temperatur im
absteigenden Hystereseast auftritt. Bei langen Rissen gleicht sich die Steigung der Rissfortschrittsgera-
den bei CCD-Belastung der bei IP- und OP-Belastung an.
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> 3
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x = CCD
>10° :
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10 100
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Abbildung 4.11:  Risswachstum unter TMF-Belastung: Einfluss der Kraft-Temperatur-Phasenbeziehung bei R, = -1

4.6.4 Einfluss des Spannungsverhaltnisses

Beim Vergleich von Abbildung 4.10 mit Abbildung 4.11 zeichnet sich ab, dass das Spannungsverhaltnis
einen Einfluss auf das Risswachstum hat. In Abbildung 4.12 ist das Risswachstum fir unterschiedliche
Spannungsverhaltnisse bei 300-950 °C fiir IP- und OP-Beziehung dargestellt.

Fir beide Phasenbeziehungen ist der Trend gleich, dass mit abnehmendem Spannungsverhéltnis die
schadigende Wirkung abnimmt bzw. sich die Risswachstumsrate bei gleichem Spannungsintensitatsfak-
tor verringert.

Bezliglich der Rissfortschrittsrate hat ein abnehmendes Spannungsverhéltnis fir die beiden Phasenbe-
ziehungen eine gegenteilige Wirkung: Bei OP-Beziehung wirkt sich ein abnehmendes Spannungsverhalt-
nis in einer Erhéhung der Steigung der Risswachstumskurven aus, bei IP-Beziehung in einer Verringerung
der Steigung.

Die Risswachstumskurve bei OP-Beziehung weist bei dem Spannungsverhdltnis R, = -1 eine hohere
Steigung auf als bei R, =-0.3, die der Steigung der isothermen Versuche gleicht. Bei IP-Belastung ist die
Steigung der Risswachstumsgeraden bei R, = -1 am hochsten und bei R, = -4 am geringsten. Die Stei-
gungen und Lage der Risswachstumsgeraden beider Phasenbeziehungen bei R, = -1 gleichen sich. Die
Risswachstumskurve bei IP-Beziehung und R, = -2.3 féllt nahezu (mit tendenziell héherer Steigung) mit
der des isothermen Versuchs bei 850 °C zusammen und die bei IP-Beziehung und R,0 = -4 mit der des
isothermen Versuchs bei 300 °C.
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4 Langrisswachstum an IN100 unter TMF-Belastung
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Abbildung 4.12:  Risswachstum unter TMF-Belastung: Einfluss des Rs-Verhaltnisses

4.6.5 Einfluss der Haltezeit

Eine Haltezeit von 300 s bei maximaler Temperatur fihrt bei den untersuchten Priifbedingungen
300-850 °C und den Phasenbeziehungen IP und OP zu einer Erhéhung der Rissfortschrittsgeschwindig-
keit (Abbildung 4.13). Hierbei wirkt eine Haltezeit bei IP-Beziehung insbesondere bei langen Rissen

schadigender als bei OP-Beziehung.
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Abbildung 4.13:  Risswachstum unter TMF-Belastung: Einfluss der Haltezeit bei Maximaltemperatur; a) unter IP-
und b) unter OP-Beziehung

4.6.6 Analysen anhand von Fernfeldmikroskopaufnahmen

Wahrend der Langrisswachstumsversuche werden die zwei Probenseiten, auf denen die Anfangskerbe
liegt, mit Fernfeldmikroskopen von Basler AG aufgenommen. Bilder, die kurz vor Ende des Versuchs bei
maximaler Kraft aufgenommen sind, sind in Abbildung 4.14 bis Abbildung 4.16 gezeigt (wobei z.B. bei
Abbildung 4.16b keine Bilder am Ende der Lebensdauer vorliegen und deswegen das letzte aufgenom-
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mene Bild dargestellt ist). Die Qualitdt der Aufnahmen schwankt, da mit zunehmender Kenntnis tGber
das Materialverhalten und die Versuchstechnik die Fernfeldmikroskope besser eingestellt werden
kénnen und zuséatzliche Hilfsmittel wie Blaufilter fur die Aufnahmen zur Anwendung kommen. Generell
ist bei 300-850 °C die Mikrostruktur deutlich besser zu erkennen, da sich innerhalb der Versuchsdauer
keine geschlossene Oxidschicht auf der Probenoberflache bildet — im Gegensatz zu den Versuchen bei
300-950 °C. Je langer die Versuche laufen, desto starker verdndert sich die Oberflache. Z.B. sind die in
Abbildung 4.14a und c auftretenden lokal scharf abgegrenzten hellen Stellen lokal abgeplatzte Oxid-
schichten.

Bei IP-Versuchen orientiert sich der Rissverlauf an der Mikrostruktur (Abbildung 4.14). Eine Belastung
bei 300-950 °C mit R, = -2.3 fuhrt zu deutlich sichtbaren Nebenanrissen (Abbildung 4.14b), die ober-
flachlich nicht mit dem Riss verbunden sind, der von der Startkerbe aus gewachsen ist. Das Risswachs-
tum wird sichtlich stark von der lokalen Mikrostruktur beeinflusst: Abbildung 4.14d und e sind an zwei
Proben bei den gleichen Versuchsbedingungen aufgenommen. Wahrend sich der Riss in Abbildung 4.14d
stark an der Mikrostruktur orientiert, ist dies in Abbildung 4.14e nicht der Fall.

a)IP, R, =-1, T = 300-950 °C b) IP, R, =-2.3, T =300-950 °C c)IP, R, =-4, T = 300-950 °C

0000260_22.1__12.989kN_117.1200m_APR-808_L 0004348_21.7_6.091kN_21,300um_APR-$12_L

20052020 00:19:37.972 24.11.2010  22:38:37.798

f) IP, R, = -1.4, T = 300-850 °C,
d)IP, R, =-1.4, T =300-850 °C = Haltezeit: 300s
0000205_37,0.2 14,08 7M. 210, s 3 8 ; 5 56 " i

16.04.2021, 2008

Abbildung 4.14:  Fernfeldmikroskopaufnahmen bei maximaler Kraft fiir IP-Versuche

Der Riss verlauft bei OP-Belastung (siehe Abbildung 4.15) senkrecht zur Belastungsrichtung mit lokalen
Abweichungen und orientiert sich insbesondere im ersten Drittel der Risswachstumsphase wenig an der
Mikrostruktur.
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4 Langrisswachstum an IN100 unter TMF-Belastung

a) OP, R, =-0.3, T = 300-950 °C b) OP, R, =-1, T = 300-950 °C
0005040_89.5__20.963%N_-10.824pm_APR-S14.L BB001280_37.0__18.320kN_-39.509pm__APR-883_L
2012.2019 02:50:60.083 £ 1.08.2021  15:00:16.269

Abbildung 4.15:  Fernfeldmikroskopaufnahmen bei maximaler Kraft fiir OP-Versuche

CD und CCD-Belastung fiihren, dhnlich wie OP-Belastung, zu einer geringen Orientierung des Risses an
der Mikrostruktur (siehe Abbildung 4.16), vielmehr wachst der Riss senkrecht zur Belastungsrichtung mit
lokalen Abweichungen.
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c)CD, R, =-1, T = 300-850 °C
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Abbildung 4.16:

a)CD, R, =-1, T =300-950 °C

0000480_38.1_21.317kN_31.836ym_APR-348_L

b) CCD, R, =-1, T = 300-950 °C
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%
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Fernfeldmikroskopaufnahmen bei maximaler Kraft fiir CD- und CCD-Versuche
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4 Langrisswachstum an IN100 unter TMF-Belastung

4.7 Bruchmechanische Risswachstumsbewertung

Die Bewertung des Risswachstums unter TMF-Belastung wird basierend auf der zyklischen Rissspitzen-
o6ffnung ACTOD durchgefiihrt, da mit diesem bruchmechanischen Parameter sowohl elastische, als auch
plastische und viskose Effekte beschrieben werden kénnen. Bei den durchgefiihrten Langrisswachs-
tumsmessungen wird darauf geachtet, den Werkstoff im Fernfeld elastisch zu belasten, so dass plasti-
sche Effekte aulRer Acht gelassen werden kdnnen; viskose Effekte sind bei den aufgebrachten Tempera-
turen bis 950 °C fur IN100 jedoch zu erwarten. Dementsprechend wird eine Formulierung fir ACTOD
gewahlt, die von Schlesinger (2014) vorgeschlagen wurde und fiir elastisches und viskoses Materialver-
halten und KleinbereichsflieBen anwendbar ist:

el 1
ACTODEFY™ = dyr A;Z)f [1 +(+ Da* ftcyc ;TCO};T; exp (%) dt]n (4.3)
Gleichung (4.3) ist eine empirische Verallgemeinerung von Gleichung (2.38), die von Riedel (1987) fur
konstante Belastung und konstante Temperatur abgeleitet wurde. Uber den Term vor der Klammer in
Gleichung (4.3), der die elastische zyklische Rissspitzenoffnung ACTODf}f beschreibt, werden elastische
Effekte bewertet. Der Arrhenius-Ansatz in der Klammer mit dem Norton-Vorfaktor a* und der Aktivie-
rungsenergie Q. beschreibt die viskosen Effekte. Sofern die Losung auch fiir plastisches Materialverhal-
ten genutzt werden soll, ist ein Term zur Beschreibung dieses Verhaltens hinzu zu addieren. Fiir die
Berechnung von A]j}f wird der effektive zyklische Spannungsintensitatsfaktor mit der wahren Spannung
und der Riss6ffnungsspannung nach Fischer et al. (2016) genutzt. Dieser bezieht zusatzlich zu den von
Newman bericksichtigten Einfliissen ein mit der zyklischen FlieBgrenze korrigiertes R-Verhaltnis Gber

Omin ¥TMFIY,t (4.4)

* —
o, TMF —
Imax Jy,c

mit ein. Zwar ist dessen Anwendung nur fiir OP- und IP-Belastungen per FE berechnet, wird im Folgen-

den jedoch auch fiir CD- und CCD-Belastungen angewandt. Fiir die nachfolgenden Berechnungen wird
CZTMF = 1.3 geWahIt.

Die fir die Bestimmung von ACTOD;}}" genutzten zyklischen Materialparameter sind in Tabelle 4.5
aufgefiihrt. Aus Kriechdaten, die in den FVV-Vorhaben Nr. 249 (Bartsch und Granacher 1982), 375
(Granacher und PreuRler 1986), 432 (Granacher und Pfenning 1991) und 523 (Granacher und Pfenning
1994) generiert worden waren, werden die Kriechparameter in Tabelle 4.6 bestimmt.

Eine Bestimmung der plastischen Materialparameter, insbesondere des zyklischen Ramberg-Osgood
Verfestigungsexponenten N’, ist bei Hysteresen, die wenig Plastizitit aufweisen, mit Unsicherheiten
behaftet. Deswegen wird fiir die Berechnung von ACTOD:}}"" nicht d,s tUber N’ bestimmt, sondern

dyr = 0.5 angenommen.

Flr die Berechnung von ACTOD:}}” werden aus den Materialparametern bei den transienten Zyklus-
temperaturen die Mittelwerte Gber einen Zyklus ermittelt und genutzt. Der Kriechanteil eines Zyklus
wird durch das Integral in Gleichung (4.3) Gber den Temperaturzyklus ermittelt.
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Tabelle 4.5: Materialparameter, ermittelt an stabilisierten Hysteresen bei halber Lebensdauer

T [°Cl} E [MPal 0.y [MPa] N’
300 193438 1504 0.117
750 160078 1550 0.158
850 150035 1090 0.184
950 139281 672 0.212

Tabelle 4.6: Kriechparameter, bestimmt aus den in den FVV-Vorhaben Nr. 249 (Bartsch und Granacher 1982),
375 (Granacher und PreuBler 1986), 432 (Granacher und Pfenning 1991) und 523 (Granacher und
Pfenning 1994) generierten Daten

Q. [ki/mol] a n

401.7 2.7E-5 7

Eine Schwéache von Gleichung (4.3) ist, dass die Gleichung auf einer Losung fiir eine Stufenlast beruht.
Schlesinger (2014) versucht das Problem abzumildern, indem das Integral in Gleichung (4.3) nur Uber die
Teile des Zyklus ausgefiihrt wird, in denen Zugspannungen herrschen. Im Folgenden wird eine andere
Herangehensweise vorgeschlagen, mit der die Phasenbeziehung zwischen Spannung und Temperatur in
TMF-Versuchen beriicksichtigt werden kann.

Zur Ermittlung des Kriechanteils, ohne den Zyklus in Zug- und Druckanteile unterteilen zu missen, wird
ein Term basierend auf dem Phasenwinkel 9 eingefiihrt, dhnlich wie ihn Sehitoglu und Boismier (1990)
nutzten. Damit ergibt sich die Formulierung:

| =

(4.5)

Ocy cyc 0.002 RT

Es wird erwartet, dass auch bei einer OP-Belastung die im Vergleich zu isothermen Versuchen relativ

) ayel 9 1 n _ n
ACTODZ"™ = dy L [1+COS(1Z°")+ e+ Da [, T exp (<) ‘”]

lange Rampenzeit zu einer Kriechbelastung fiuhrt. Um diese miteinzubeziehen, wird Gleichung (4.5)
erweitert:

[~

(4.6)

. ajél 2 )41 n _ n
ACTODEL"S = dy eI [M (n+ Do f, 22 exp (22) ar + fv] ,

ocy 2 teyc 0.002
wobei f,, fur den vorliegenden Fall zu f,, = 40 angepasst wurde. Mit der Anwendung dieser Beziehung ist
eine einheitliche Beschreibung der TMF-Risswachstumsversuche moglich (siehe Abbildung 4.17).

35
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Abbildung 4.17:  Anwendung des erweiterten Konzepts aus Gleichung (4.6) auf die Versuchsdaten

Aus den isothermen Versuchen werden die Risswachstumsparameter B und S, die fir Risswachstums-

rechnungen genutzt werden, (iber

d _vis\B
- = B(acToDgsv™) (4.7)

bestimmt (Abbildung 4.18).
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Abbildung 4.18:  Anwendung von A]g’}}”i auf die isothermen Risswachstumsdaten zur Bestimmung der Riss-

wachstumsparameter B und 8
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Fiir die Risswachstumsrechnung werden B = 2.1 und f = 2.0-10° m*®), also ein aus den isothermen
Versuchen gemitteltes 8 genutzt. Dies flihrt zu den in Abbildung 4.19 dargestellten Ergebnissen, die sich
groRtenteils im Streuband mit Faktor 5 befinden. Tendenziell liegen die Risswachstumsraten der Versu-
che mit IP-Belastung auf der konservativen Seite — ebenso wie der Versuch mit OP-Belastung und
R, =-1.

10° —
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Abbildung 4.19:  Gemessene im Vergleich zu berechneten Risswachstumsraten

4.8 Zusammenfassung und Diskussion

An der grobkoérnigen Nickelbasis Gusslegierung IN100 wurden Langrisswachstumsuntersuchungen an
CC-Proben unter TMF durchgefiihrt. Der Einfluss der Maximaltemperatur, der Kraft-Temperatur-
Phasenbeziehung, des Spannungsverhiltnisses und einer Haltezeit bei maximaler Temperatur auf das
Risswachstum wurden untersucht.

Den groRten Effekt fur das Risswachstum von IN100 unter TMF-Belastung haben das Spannungsverhalt-
nis (Abbildung 4.12) und die Haltezeit (Abbildung 4.13). Bei Versuchen mit Spannungsverhaltnissen nach
Gleichung (4.2) spielen die Maximaltemperatur bei gleicher Phasenbeziehung (Abbildung 4.9) und das
Phasenverhiltnis bei gleicher Maximaltemperatur (Abbildung 4.10) in den meisten Fallen eine unterge-
ordnete Rolle.

In der Literatur lassen sich von unterschiedlichen Autoren (Guth et al. (2014), Boismier und Sehitoglu
(1990)) Beobachtungen finden, dass sich die Wohlerdauerlinien fir dehnungsgeregelte IP- und OP-
Belastung kreuzen — bei hohen mechanischen Dehnungsamplituden ist IP-Belastung schadlicher und bei
geringen mechanischen Dehnungsamplituden, wie sie bei den durchgefiihrten Versuchen vorliegen, OP-
Belastung. Bei Versuchen, die mit Spannungsverhaltnissen nach Gleichung (4.2) durchgefiihrt wurden
und ndherungsweise denen entsprechen, die sich bei stabilisierten dehnungsgeregelten TMF-Versuchen
mit R, ;o¢ = -1 einstellen, ist der Einfluss der Phasenbeziehung nur marginal sichtbar. Es kann davon
ausgegangen werden, dass man sich mit den mechanischen Dehnungsamplituden in der N&dhe des
Schnittpunktes der Wéhlerlinien befindet.
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4 Langrisswachstum an IN100 unter TMF-Belastung

Fir die Versuche mit R, = -1 lage die Erwartung nahe, dass die IP-Belastung schadlicher ist als die OP-
Belastung, da Uber einen grofReren Teil des Zyklus Zugspannungen bei hoher thermischer Belastung
wirken und Kriecheffekte dadurch starker induziert werden. Jedoch sind die Risswachstumsraten fiir IP-
und OP-Belastung bei R, = -1 nahezu identisch. Hierbei kdnnte, wie von Jones et al. (2020) beobachtet,
die GroRRe der sekunddren y‘-Teilchen einen Einfluss auf das Risswachstum haben. Im von ihnen unter-
suchten Material wirken sich grofRe y‘-Teilchen verlangsamend auf das Risswachstum aus. Da die y'-
Teilchen im hier untersuchten Material mit einer GréRe von bis zu ca. 4 um vergleichsweise grof} sind, ist
ein verlangsamender Effekt zu erwarten.

CD-Belastung ist weniger schadlich als CCD-Belastung. Dies stellen auch Jones et al. (2020) fest und
flihren dies auf die Interaktion von Risswachstum und Oxidation zurlick. Da bei CD-Belastung die Maxi-
maltemperatur im absteigenden Hystereseast auftritt, oxidiere die Rissspitze, ohne dass der Riss wach-
se, wahrend der Riss dann im aufsteigenden Hystereseast entlang der oxidierten Korngrenzen wachse.
Bei CCD-Belastung hingegen trete die Maximaltemperatur im aufsteigenden Hystereseast auf, was eine
Oxidation der Rissspitze verhindere. Dies wiederum befdrdere ein transkristallines Risswachstum; der
Risswachstumsprozess sei also schneller als der Oxidationsprozess.

Beim Vergleich der Risswachstumskurven bei 950 °C an Luft und im Vakuum (Abbildung 4.8) ist zu
erkennen, dass der Umgebungseinfluss — vermutlich groBtenteils Oxidation — einen Einfluss auf das
Risswachstum hat. Die Risswachstumsrate des Versuchs bei 950 °C unter Vakuum ist um ca. eine halbe
GroRenordnung geringer als die des Versuchs an Luft. Vergleicht man die Anwendung von A]ﬁ}}"“ auf
die Versuche bei 300 und 850 °C an Luft mit dem bei 950 °C unter Vakuum (Abbildung 4.18), scheint der
Kriecheinfluss unterschatzt zu werden — insbesondere, wenn der Riss lang ist. Moglicherweise finden
auch Kriecheffekte statt, die durch das Modell nicht abgebildet werden, wie z.B. Kriechporenbildung.
Obwohl Oxidation im Risswachstumsmodell nicht bericksichtigt wird, liefert es dennoch befriedigende
Ergebnisse (Abbildung 4.19). Sollte der Oxidationseinfluss berucksichtigt werden, kdnnte eine Erweite-
rung angelehnt an Schlesinger (2014) zur Anwendung kommen.

Mehrere Autoren konnten eine zentrale Rolle des Rissschliefens fir das Risswachstumsverhalten unter
TMF bei unterschiedlichen Belastungsarten feststellen: Laut Loureiro-Homs et al. (2021) und (2022)
bestimmt das RissschlieRen weitgehend — neben anderen Effekten wie Kriechen und Oxidation — das
TMF Risswachstumsverhalten mit Haltezeiten. Bei IP-Versuchen beobachteten Palmert et al. (2019)
einen Anstieg der Rissfortschrittsrate aufgrund der Haltezeiten bei maximaler Temperatur, was laut den
Autoren mit einer Abnahme der Riss6ffnungsspannung zusammenhangen kénnte. Die Risswachstumsra-
te unter OP-Belastung konnte von Azeez et al. (2021) und Almroth et al. (2020) auch durch RissschlieRef-
fekte erklart werden. RissschlieBen wurde in der vorliegenden Arbeit nicht experimentell untersucht
und kdnnte beobachtete Effekte aufklaren.

Eine Auswertung auf Basis von AK, s (also einer Vernachldssigung von Kriecheffekten), wobei das
RissschlieBen ebenfalls nach Fischer et al. (2016) berechnet wird, fihrt nicht zu einheitlichen
Ergebnissen (Abbildung 4.20).
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Abbildung 4.20:  Anwendung von AK . auf die Versuchsdaten

Tendenziell fihrt die Anwendung von Gleichung (4.6) zu einer geringeren Streubreite von A]j}}”is und

besseren Ubereinstimmung der berechneten mit den gemessenen Risswachstumsraten als die Auswer-
tung der sich unter Zugspannung befindlichen Zyklusanteile (vgl. Abbildung 4.17 und Abbildung 4.19 mit
Abbildung 4.21).
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Abbildung 4.21:  Rissspitzenoffnung und Rissfortschritt; berechnet mit Zyklusanteilen unter Zugbelastung

Teilweise machen mikrostrukturelle Merkmale wie z.B. unginstig orientierte Kérner es notwendig, ein
hohes AK; fiir einen Beginn des Risswachstums zu wahlen. Der Hauptriss (Start an der Initiierungskerbe)
einer bei 950 °C gepriften und an einem Nebenanriss versagten Probe wird per EBSD und Nanoharte-
messung untersucht. Anhand der Inversen Polfigur (IPF) in Abbildung 4.22a ist zu erkennen, dass sich
der Riss entlang von Korngrenzen an einem Korn verzweigt und zum Arrest kommt. Die Bereiche an den
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4 Langrisswachstum an IN100 unter TMF-Belastung

beiden Rissspitzen sind stark verformt, was an einer erhdhten Kernel Average Misorientation (KAM) und
Harte im Bereich der héchsten KAM in Abbildung 4.22b und c erkennbar ist.

a) 7 b)

A

100x _100pm_

Abbildung 4.22:  Nachuntersuchungen im Bereich des Hauptrisses ausgehend von der Anfangskerbe einer bei
950 °C gepriften CC-Probe, die an einem Nebenanriss versagte; a) Inverse Polfigur (IPF),
b) Kernel Average Misorientation (KAM), c) Nanoharteprifung

Die Probenlage im grobkoérnigen Bereich des Gussstabs kann dariiber hinaus zu Versuchsergebnissen
fliihren, die lokal beeinflusst sind durch die entsprechende Mikrostruktur. GroRe Korner, die zur
Begiinstigung des Risswachstums positiv orientiert sind, filhren zu einem schnellen Risswachstum und
umgekehrt. Da ein Korn einen groflen Bereich des Probenquerschnitts einnehmen kann, ist eine
Beeinflussung des Risswachstums Uber einen grofReren Bereich moglich. Dies ist beim Vergleich zweier
Risswachstumskurven, die bei gleicher Belastung generiert wurden, zu erkennen — z.B. bei 300-950 °C
und OP-Belastung in Abbildung 4.23a. Bei anderen Belastungen ist eine Beeinflussung des
Risswachstums durch die Kornorientierung nicht oder nur ansatzweise erkennbar (Abbildung 4.23a und
IP-Belastung in Abbildung 4.23b), obwohl sich der Riss in einem Fall stark an der Mikrostruktur orientiert
und im anderen nicht (vgl. Abbildung 4.14d und Abbildung 4.14e).
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Abbildung 4.23:  Vergleich zweier Risswachstumskurven bei gleicher Belastung bei a) 300-950 °C, IP- und
OP-Belastung; a) 300-850 °C und IP-Belastung
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5 Ermidungsrisswachstum an einer
umlaufenden Schweif3naht an 1.4550

SchweiRndhte weisen im Vergleich zu glattem Grundwerkstoff zwei Arten von Spannungsiiberhéhungen
im Bereich des Schweillnahtlibergangs auf: eine geometrische aufgrund der SchweiBnahtiiberhohung
und eine mikrostrukturelle aufgrund der Gefligeunterschiede im Bereich der Schweinaht. Zur Beschrei-
bung der Spannungsiiberhéhung durch geometrische Kerben wird haufig der Ki-Faktor genutzt. Dieser
bildet die Wirkung der geometrischen Kerbe ab, nicht jedoch die potenzielle Spannungsiiberhohung
durch die lokal unterschiedlichen Gefige.

Im Folgenden wird ein risslingenabhingiger Uberhéhungsfaktor fiir umlaufend geschweilte zylindrische
Hohlproben ermittelt, der sowohl den Effekt der geometrischen wie auch der metallurgischen Span-
nungsiberhohung im Bereich der Schweillnaht abbildet. Dies ermdglicht eine Risswachstumsbewertung
basierend auf dem Grundwerkstoff. Zur Berechnung des Uberhdhungsfaktors wird eine exemplarische
Schweilprobe in Abaqus modelliert. Um einen mikrostrukturellen Effekt abbilden zu kdnnen, werden
den Bereichen der Warmeeinflusszone (WEZ), des Grundwerkstoffs und des SchweiRguts jeweils lokal
definiert Materialparameter zugewiesen. Die Auswirkung der Kerbe und der Gefligeunterschiede auf die
risstreibende Kraft, das zyklische J-Integral, wird Gber das berechnete J-Integral bei der jeweiligen
Risslange mit dem eines Finite Elemente (FE)-Modells fir glatten Grundwerkstoff verglichen und damit
quantifiziert. Der daraus berechnete risslaingenabhingige Uberhéhungsfaktor dient anschlieBend der
Berechnung der Kurzrisswachstumsrate und der Lebensdauer der geschweiRten Proben. Das zugrunde-
liegende Gesetz fiir das Ermidungsrisswachstum betrachtet die zyklische Rissspitzenoffnung ACTOD als
relevanten Faktor fir die Wachstumsrate und basiert auf Risswachstumsdaten, die an Grundwerkstoff-
proben ermittelt worden sind. Zusatzlich werden ein Schwellenwert, unterhalb dessen kein Risswachs-
tum stattfindet, und eine Gefligelange mit einbezogen, die sehr kurze Risse kiinstlich verlangert und so
deren Risswachstum kiinstlich vorantreibt.

5.1 Ermiidungsbewertung von Schweiverbindungen

Der folgende Abschnitt beschaftigt sich mit SchweilRndhten; PunktschweilRverbindungen stellen einen
separaten Bereich dar, der fur die vorliegende Arbeit nicht von Relevanz ist und deswegen nicht abge-
deckt wird. SchweiBverbindungen sind konstruktiv haufig notwendig, stellen jedoch lokale Schwachun-
gen des Materials dar. Die schematische Darstellung einer Schweiflnaht ist in Abbildung 5.1 gezeigt. Zum
einen verursacht eine Schweillnahtliberhéhung, die haufig aus Zeit-, Kosten- oder Zuganglichkeitsgriin-
den nicht entfernt wird, eine Spannungsiberhéhung. Zum anderen fiihrt das lokale Einbringen von
Wadrme zu einer Kornvergroberung im die SchweiRnaht umgebenden Material, der WEZ. Die lokal
aufeinandertreffenden Gefligeunterschiede kénnen eine mikrostrukturell verursachte Spannungsiber-
héhung bewirken. Des Weiteren konnen beim SchweiBen bzw. der anschlieBenden Abkiihlung Zugei-
genspannungen entstehen. Die schwadchende Wirkung kann durch eine SchweiRnahtnachbehandlung
reduziert werden. Fehlstellen wie Poren, Anbindefehler, Einbrandkerben, etc. kdnnen wahrend des
Schweilprozesses in die Schweilnaht eingebracht werden, die rissinitiierend wirken und sich nicht
durch eine Nachbehandlung entfernen lassen. Dadurch und durch die Spannungsiiberhéhung ist die
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5 Ermidungsrisswachstum an einer umlaufenden SchweilRnaht an 1.4550

Risseinleitungsphase fiir die Lebensdauerbestimmung oft vernachladssigbar kurz und die Risswachstums-
phase das lebensdauerbestimmende Element.

Schweillmaterial
Grundwerkstoff

\

e Nl ¥ SchweiBnahtiberhohung

*

Warmeeinflusszone (WEZ)

Abbildung 5.1: Schematische Darstellung einer Schweilnaht

In der Literatur finden sich unterschiedliche Ansatze zur Ermidungsbewertung von SchweilRverbindun-
gen. Nach Radaj (1996) und Fricke (2003) kdnnen Konzepte basierend auf folgenden GroRen dafir
verwendet werden:

Nennspannung:

Fiir die Bewertung nach diesem Kriterium werden Nennspannungen herangezogen, die sich im Bereich
des zu bewertenden Bauteilquerschnitts ergeben. Zuséatzlich werden Oberflachenspezifikationen in die
Bewertung einbezogen, die z.B. Regelwerken entnommen werden kdnnen

Strukturspannung

Diese Bewertungsmethode beriicksichtigt die gesamtheitlichen Spannungsiiberhohungen auf Basis der
Bauteilgeometrie, indem Spannungen oder Dehnungen in einer gewissen Entfernung von der Schweil3-
naht bestimmt werden.

Kerbspannung

Fir das Kerbspannungskonzept werden zur Lebensdauerbewertung die elastischen Spannungen und
Dehnungen im Kerbgrund genutzt, was bei scharfen Schweinahtradien mit sehr groRen Spannungen im
Kerbgrund und mikrostrukturellen Stiitzeffekten einhergeht

Kerbdehnung

Fiir das Kerbdehnungskonzept werden elastisch-plastische Spannungen und Dehnungen im Kerbgrund
des SchweiRnahtlibergangs zugrunde gelegt. Hierbei werden elastische Stiitzeffekte des umgebenden
Materials bericksichtigt

Rissfortschrittskonzepte

Basierend auf dem Spannungsintensitdtsfaktor oder dem J-Integral — je nach Material und Belastungs-
hohe — werden die Rissfortschritts-Gleichungen fiir stabilen Rissfortschritt nach Paris und Erdogan fir
die Lebensdauerbestimmung verwendet. Fiir die Bestimmung des Spannungsintensitdtsfaktors werden
hierbei sogenannte M-Uberhéhungsfaktoren im Bereich des SchweiRBnahtiibergangs, der Rissverlauf,
Materialparameter und andere Faktoren mit einbezogen.
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5.2 Austenitischer rostfreier Edelstahl 1.4550

Der austenitische rostfreie Edelstahl 1.4550 bzw. X6CrNiNb18-10 nach DIN EN 10088-3:2014-12 wird
haufig als Werkstoff fir Rohrleitungen unter widrigen Bedingungen wie in der chemischen Industrie
oder in Kraftwerken genutzt, da er vergleichsweise resistent gegeniiber chemischem Angriff ist (siehe
z.B. thyssenkrupp Materials (UK) Ltd (2017)). Die Legierungszusammensetzung aus dem Werkstoffprif-
zeugnis ist in Tabelle 5.1 gegeben.

Tabelle 5.1:  Chemische Zusammensetzung des rostfreien austenitischen Edelstahls X6-CrNiNb18-10 in Gew.-%

C Si Mn P S Cr Ni Nb N B Co Nb/C

0.026 |0.27 |1.83 |0.024 |0.001 |18.40 |10.25 |0.415 |0.026 |0.001 |0.04 | 15.962

Die Rohlinge fir die Probenfertigung werden von BGH Edelstahlwerke GmbH als 5 Stangen mit einer
Lange von ca. 165 mm und einem Durchmesser von 80 mm aus der Charge 388055 gefertigt. Nach dem
Losungsgliihen fir 115 Minuten bei 1040 °C und Wasserabschrecken werden die Stibe gewalzt und
geschalt nach DIN EN 10060:2004-02.

Der Werkstoff wird in 3 Zustanden untersucht: Als Grundwerkstoff, nach einer Warmebehandlung im
Gleeble-Schweillsimulator und als geschweif3te zylindrische Hohlproben, fiir die als SchweiRzusatzwerk-
stoff X5CrNiNb19-9/1.4551 nach DIN EN ISO 14343:2017-08 zum Einsatz kommt.

Von dem Stangenmaterial, das fir die Probenfertigung zur Verfligung steht, werden ein Quer- und ein
Langsschliff angefertigt, um das Geflige zu untersuchen. Fiir Untersuchungen unter dem Lichtmikroskop
werden die Schliffe mit V2A-Beize fiir 30 Sekunden bei 60 °C geatzt.

5.3 Probenformen

Fir die Untersuchungen an 1.4550 werden drei zylindrische Probenformen gepriift: eine LCF-Probe aus
Grundwerkstoff (im Folgenden Grundwerkstoffprobe genannt), eine knicksteife LCF-Probe aus warme-
behandeltem Grundwerkstoff (im Folgenden Gleeble-Probe genannt) und eine geschweiRte Hohlprobe
(im Folgenden SchweilRprobe genannt). Die Probenzeichnungen sind in Abbildung 5.2 dargestellt.
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5 Ermidungsrisswachstum an einer umlaufenden SchweilRnaht an 1.4550
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Abbildung 5.2: Probenzeichnungen, die fir die Versuche an unterschiedlichen Werkstoffzustanden von
X6CrNiNb18-10 verwendet wurden; a) Grundwerkstoffprobe, b) Gleebleprobe c) SchweiRprobe

Die stabférmigen Rohlinge fur die Grundwerkstoff- und Gleeble-Proben werden mittels Drahterosion
aus dem Stangenmaterial entnommen. Die Rohlinge fiir die Gleeble-Proben werden daraufhin in einem
Gleeble-Schweillsimulator 3150 warmebehandelt. Die Warmebehandlung erfolgt basierend auf Tempe-
raturmessungen, die wahrend des SchweiBvorgangs der geschweilten Hohlproben angefertigt worden
waren. Hierfiir sind an drei Proben je ein Thermoelement an den direkten Ubergang zur Schweifnaht
platziert worden, 180° entfernt zu der Stelle, an der der Schweibrenner an- und absetzte. Die Tempera-
turmessungen an den drei Proben werden gemittelt und mittels des Gleeble SchweilRsimulators axial
mittig konduktiv auf die Grundwerkstoffrohlinge aufgebracht. Der gemittelte Temperaturverlauf ist in
Abbildung 5.3 zu sehen.
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Abbildung 5.3: Temperaturverlauf, der im Gleeble-SchweilRsimulator auf die Grundwerkstoffrohlinge aufgebracht
wurde

Da die Probenaufnahme des Gleeble-Schweiflsimulators einen maximalen Probendurchmesser von 10
mm erlaubt, wird der Messbereich der Proben entsprechend kurz gewahlt, um ein Ausknicken der
Proben trotz des geringen Durchmessers zu vermeiden. Die Rohlinge der Grundwerkstoff- und Gleeble-
Proben werden auf Endkontur gedreht und der Priifbereich inklusive des Ubergangs zum Priifbereich auf
eine Oberflachenrauheit von Ra=0.02 geldppt.

Die Schweillproben werden aus auf Kontur gedrehtem Grundwerkstoff gefertigt, in den axial mittig eine
V-férmige umlaufende Kerbe eingebracht worden war (siehe Abbildung 5.2 c)). Die V-formige Kerbe
wird in sechs Lagen mit SchweilRzusatzwerkstoff gefiillt und axial hohlgebohrt. Das Hohlbohren dient
dazu, die beiden in der Langsachse aufeinandertreffenden Schweilwurzeln zu entfernen, um eine
Schweillnaht zu erhalten, wie sie der an einem Rohr moglichst nahekommt. Der Schweillvorgang ist
durch AREVA mittels Wolfram-Inertgas (WIG)-SchweifSen halbautomatisiert moglichst eigenspannungs-
arm durchgefiihrt worden. Eigenspannungsmessungen, die an drei Proben mittels Rontgenbeugung
entlang der SchweiRnaht durchgefiihrt worden waren, bestatigten geringe SchweiReigenspannungen.
Die Zugeigenspannungen, die moglicherweise axial am Schweilnahtlibergang auftreten konnten, sind
im Falle der untersuchten Schweiflproben so gering, dass sie fir die weiteren Untersuchungen auBer
Acht gelassen werden kdnnen.

5.4 Mikrostrukturelle Untersuchungen

Unter dem Lichtmikroskop wird im Hellfeld anhand der Langs- und Querschliffe des Grundwerkstoffs mit
dem Linienschnittverfahren nach DIN EN ISO 643:2020-06 eine mittlere KorngréBe von 11 um ermittelt.
Ein Querschliff ist in Abbildung 5.4 dargestellt.
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5 Ermidungsrisswachstum an einer umlaufenden SchweilRnaht an 1.4550
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Abbildung 5.4: Schliff des Werkstoffs X6CrNiNb18-10 a) Mit V2A-Beize bei 60 °C fiir 30 Sekunden geatzt unter dem
Lichtmikroskop im Hellfeld und b) mit EBSD aufgenommene inverse Polfigur

Die Gleeble-Proben werden hinsichtlich ihrer KorngroBe und Harte mit der WEZ der SchweiRproben
verglichen. Der Vergleich der KorngroRen, die ebenfalls mittels des Linienschnittverfahrens ermittelt
werden, ergibt fir die WEZ im Mittel (langs und quer gemessen) 41 um und fir die Gleeble-Proben 45
um. In Abbildung 5.5 sind die Schliffe der WEZ und des Gleeble-Probenmaterials dargestellt. Die Abbil-
dung der WEZ wird anhand eines Langsschliffes der SchweilRnaht erstellt.
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Abbildung 5.5: Vergleich der KorngréRe von a) WEZ (geatzt fiir 30 s in V2A-Beize bei 60 °C) und b) Gleeble-Proben
(gedtzt fir 8 s in Adlerschem Atzmittel)

Die Harte wird fur das Gleeble-Probenmaterial Gber fiinf Harteeindriicke nach DIN EN ISO 6507-1:2018-
07 bestimmt. Hierbei liegt der Mittelwert bei 141 HV1. Fir die Schweillproben wird im Bereich der
Schweinaht eine Mikroharteprifung an einem EMCO-Harteprifer durchgefiihrt. Der untersuchte
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Bereich umfasst den Grundwerkstoff, die WEZ und das SchweiBRgut. Aus Abbildung 5.6 ist zu erkennen,
dass die Harte im Bereich der WEZ bei 135-140 HV1 liegt. Somit stimmt das Gefilige der WEZ mit dem
der Gleeble-Proben hinsichtlich der untersuchten Parameter — KorngréRe und Hérte — sehr gut liberein.

Schiiff12081- Al'DS'tarid der Eindruicke in x.und y- Rjg,fwtung 0 25mm'

Position x in mm

j200 1300 1400 1500 1600 1700 1800 1800 2000

Abbildung 5.6: Harteprifergebnisse generiert mit einem EMCO-Test an einem SchweilRprobenabschnitt

Ein Langsschliff durch eine exemplarische SchweiBprobe zeigt den Verlauf der unterschiedlichen Mikro-
strukturen in Abbildung 5.7. Links im Bild ist das dendritisch erstarrte Schweilgut sichtbar, mittig die
grobkérnige Warmeeinflusszone und rechts der feinkérnige Grundwerkstoff.

Abbildung 5.7: Langsschliff durch eine SchweiRprobe, gedtzt fiir 30 Sekunden mit V2A Beize bei 60 °C

Zu tiefergehenden Mikrostrukturuntersuchungen im Hinblick auf Auswirkungen der KorngréRe auf Harte
und Dauerfestigkeit des Stangenmaterials siehe Bosch (2019).
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5 Ermidungsrisswachstum an einer umlaufenden SchweilRnaht an 1.4550

5.5 Versuchsprogramm

Fiir die dehnungsgeregelt gepriften LCF-Proben wird der Abstand der Extensometerstabe auf 10 mm
eingestellt, fur die Gleeble-Proben auf 5 mm und fiur die Schweilproben auf 20 mm, so dass die Deh-
nungsregelung in diesem Fall integral iber die Schweillnaht erfolgt. Die Proben werden mit einem
Dreieckszyklus der Dehnrate 103 1/s und einem Dehnungsverhiltnis von R:=-1 an einer elektromechani-
schen Prifmaschine von Instron geprift.

Zur Generierung von Materialparametern, die fiir die FE-Simulation bendtigt werden, werden isotherme
LCF-Versuche an Grundwerkstoff- und Gleeble-Proben durchgefiihrt. Die Temperaturen sind basierend
auf Temperaturmessungen an Sammlerrohren eines Kraftwerks gewahlt. 20 °C ist die minimal und 350
°C die maximal auftretende Temperatur, 180 °C ist die mittlere und am haufigsten auftretende Tempe-
ratur und bekommt deswegen im Folgenden die meiste Aufmerksamkeit. Die Versuchsparameter
kénnen Tabelle 5.2 entnommen werden. Zusatzlich werden Daten, die an der TU Darmstadt bei 180 °C
an Hourglassproben aus Grundwerkstoff bei hoheren Dehnungsamplituden und —raten generiert wur-
den (dokumentiert in Schackert et al. (2018)), hinzugezogen.

Tabelle 5.2:  Priifparameter fir die dehnungsgeregelten LCF-Versuche an Grundwerkstoff- und Gleebleproben

aus 1.4550
Probennummer Werkstoffzustand Reglertemperatur [°C] &, [%]
AGM_D_5 Grundwerkstoff 20 0.50
AGM_D-6 Grundwerkstoff 20 0.75
AGM_D-9 Grundwerkstoff 180 0.35
AGM_D-14 Grundwerkstoff 180 0.50
AGM_D 15 Grundwerkstoff 180 0.50
AGM_D-1-K Grundwerkstoff 180 1.25
AGM_D1.3.1 Grundwerkstoff 180 1.25
AGM_D-2-K Grundwerkstoff 180 1.50
AGM_D1.3.2 Grundwerkstoff 180 1.50
AGM_D-15 Grundwerkstoff 350 0.35
AGM_D-16 Grundwerkstoff 350 0.50
AGM1-110 gegleebelt 20 0.50
AGM1-111 gegleebelt 20 0.70
AGM1-113 gegleebelt 20 0.70
AGM1-109 gegleebelt 20 1.25
AGM1-104 gegleebelt 180 0.20
AGM1-100 gegleebelt 180 0.50
AGM1-102 gegleebelt 180 0.70
AGM1-106 gegleebelt 180 1.00
AGM1-107 gegleebelt 180 1.25
AGM1-108 gegleebelt 350 0.50
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Zur Validierung des Modells und zur Untersuchung des An- und Durchrissverhaltens werden isotherme

LCF-Versuch an SchweilRproben bei unterschiedlichen Dehnungsamplituden, R, = -1 und 180 °C durchge-

flihrt. Die Priifparameter sind in Tabelle 5.3 aufgefiihrt.

Tabelle 5.3: Prifparameter fiir die dehnungsgeregelten LCF- Versuche an geschweiRten Proben aus 1.4550

Probennummer Werkstoffzustand Reglertemperatur [°C] &q [%]
AGM_A s2 Schweilprobe 20 0.50
AGM1-56 Schweilprobe 180 0.10
AGM1-58 Schweilprobe 180 0.10
AGM1-32 Schweillprobe 180 0.12
AGM1-30 SchweilRprobe 180 0.16
AGM1-28 Schweillprobe 180 0.20
AGM1-29 Schweillprobe 180 0.20
AGM1-26 Schweillprobe 180 0.25
AGM1-34 Schweillprobe 180 0.25
AGM1-25 Schweilprobe 180 0.35
AGM1-33 Schweilprobe 180 0.70
AGM1-55 Schweilprobe 180 0.70

5.6 Numerische Untersuchungen mit Abaqus

An metallografischen Schliffen gepriifter Schweiproben kann festgestellt werden, dass sie Risse am

Schweillnahtliibergang — also der geometrischen und metallurgischen Spannungsiiberh6hung der
Schweinaht — initiieren und durch die WEZ wachsen (siehe Abbildung 5.8).

120593

Abbildung 5.8: Rissinitiierungsorte und Risspfad in metallografischen Schliffen von gepriiften Schweiproben,
geatzt mit V2A-Beize bei 60 °Cfiir30's
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5 Ermidungsrisswachstum an einer umlaufenden SchweilRnaht an 1.4550

5.6.1 Exemplarische SchweiRnaht

Zur Erstellung des geometrischen Modells fir Abaqus wird die Kontur einer geschweifften Probe und der
WEZ manuell (mit Origin) aus einem lichtmikroskopischen Bild eines geatzten metallografischen Langs-
schliffs einer Schweillprobe abgegriffen (Abbildung 5.9 a). Die aufgenommenen Punkte werden in
Abaqus geladen und mégliche unerwiinschte Ecken, die beim Abgreifen der Kontur entstehen, werden
durch einen Spline verrundet. Aus der Kontur wird ein rotationssymmetrisches Modell erstellt
(Abbildung 5.9 b). Da an Schweifmaterial keine Versuche gemacht wurden, Grundwerkstoff und
Schweifmaterial jedoch nahezu die gleiche Harte aufweisen (Abbildung 5.6), werden dem Schweima-
terial, genauso wie dem Grundwerkstoff, (griine Bereiche in Abbildung 5.9 b) die an Grundwerkstoff
ermittelten Materialparameter zugewiesen. Den Bereichen der WEZ (beige Bereiche in Abbildung 5.9 b)
werden die an Gleeble-Proben ermittelten Materialparameter zugewiesen.

b)

a)

Abbildung 5.9: Exemplarische SchweiBnaht a) mit Origin abgegriffene Kontur an einem geatzten Langsschliff der
Schweinaht, b) rotationssymmetrisches FE-Modell der SchweiBprobe

5.6.2 Modellierung des Risses

Aufgrund der Beobachtungen aus Abbildung 5.8 wird der Riss in der scharferen der beiden geometri-
schen Spannungsiberhéhungen der Schweinaht eingebracht. Der Riss ist unendlich scharf und wird als
,Seam’ definiert mit unterschiedlichen Risslangen: 0.02, 0.08, 0.22, 0.4, 0.8, 1.0 und 1.4 mm. Aufgrund
der Rotationssymmetrie des FE-Modells ist der Riss umlaufend. Die Rissfront im Bereich der Rissspitze
wird mit Quad-Elementen (CAX4) einer Kantenldange von 0.003 mm vernetzt; in der Rissspitze teilen sich
die Elemente einen Knoten, siehe Abbildung 5.10 a. Fir die Riss-Knoten wird die Option ,duplicate
nodes’ (Knoten duplizieren) gewahlt. Die Probe wird monoton belastet, unter Verwendung der zykli-
schen FlieBkurve mit den Ramberg-Osgood-Parametern, die in Tabelle 5.4 angegeben sind. Daher
entsprechen die so ermittelten J-Integrale zyklischen J-Integralen, wobei RissschlieReffekte nicht be-
ricksichtigt werden. Abbildung 5.10 b zeigt das deformierte Netz in der Nahe der Rissspitze.
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Die Verschiebungen werden analog zu den Priifbedingungen aus Tabelle 5.3 aufgepragt, indem das FE-
Modell auf der unteren Seite festgehalten und auf der oberen Seite belastet wird. Am Ort der Extenso-
meterstdbe im Versuch werden am FE-Modell die Verschiebungen so kontrolliert, dass sie den aufge-
pragten integralen Dehnungen im Versuch entsprechen.

Das J-Integral wird entlang von 20 Konturen mit der internen Abaqus-Routine ausgewertet. Davon
werden die dulleren fiinf verwendet, da die Netzdeformationen im Bereich der Rissspitze zu einer
Nichteinhaltung der Pfadunabhangigkeit fihren kénnten. Es wird darauf geachtet, dass die Konturen
nicht Gber die Materialgrenzen (z.B. WEZ zu Schweillgut) hinausgehen, um unerwiinschte Effekte bei der
Berechnung der J-Integrale mit der internen Abaqus-Routine zu vermeiden.

a) ‘ b)

Abbildung 5.10:  Vernetzung des FE-Modells im Bereich der Rissfront; a) undeformierte Probe mit markiertem als
Seam definiertem Riss, b) deformiertes Netz mit duplizierten Knoten

5.6.3 Bruchmechanisch basierter Spannungsiiberh6hungsfaktor

Als Referenz fiir die Berechnung des Kerbfaktors wird in Abaqus eine glatte Hohlprobe mit dem gleichen
Innendurchmesser wie die Schweillprobe aus Grundmaterial modelliert. Der AuRendurchmesser der
glatten Probe entspricht dem Durchmesser der geschweifSten Probe im Kerbgrund. Der Kerbfaktor E,
wird berechnet, indem das zyklische J-Integral der geschweilten Probe AJy, durch das zyklische
J-Integral der glatten Probe AJ, fir die gleiche Rissldnge dividiert wird:

Fo= Yo (5.1)
n A]g

5.7 Lebensdauermodell fiir das Ermiidungsrisswachstum
einer umlaufend geschweifRten Hohlprobe aus 1.4550

Da die Lebensdauern der SchweiBproben wie auf einer Perlenschnur aufgereiht fiir unterschiedliche

aufgepragte integrale Dehnungen liegen (siehe Abbildung 5.15), wird davon ausgegangen, dass der

geometrische Einfluss der Schweinaht wenig streut und eine exemplarische SchweiRnaht fiir die
Modellierung genutzt werden kann.

Das vorgestellte Modell basiert auf der inelastischen Bruchmechanik und verwendet die zyklische
Rissspitzenoffnung ACTOD als Schadigungsparameter. Aulerdem verwendet das Modell das Konzept
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5 Ermidungsrisswachstum an einer umlaufenden SchweilRnaht an 1.4550

von El Haddad et al. (1980), der vorschlagt, eine mikrostrukturelle Lange lo zur Risslange zu addieren, um
die Rissantriebskraft fur sehr kleine Risse kiinstlich zu erhéhen. Schlieflich wird ein Schwellenwert
ACTOD,;, eingefiihrt, unterhalb dessen es keinen Beitrag zum Risswachstum gibt. Zusammengefasst
lautet das Risswachstumsgesetz:

d B

= B(ACTODyqq Foie = ACTOD,,) (5.2)

mit

ACTODyqy = dyr j—D(a +1,) (5.3)
cy

Ist ACTODyqqFy, fit > ACTODyy, kann die Lebensdauer Ny durch numerische Integration der Risswachs-
tumsrate, Gleichung (5.2), von einer Anfangsrissldnge a, bis zu einer Endrissldnge ay berechnet werden:

[ ! (5.4)

Nf = a B
0 B(ACTODyqqd Fn,fit=ACTODth)

5.7.1 Bestimmung der Eingabe-Parameter fiir das Lebensdauermodell

Um den unterschiedlichen Bereichen der Schweillprobe die entsprechenden Werkstoffparameter
zuweisen zu kénnen, werden an die Ergebnisse der LCF-Versuche an Grundwerkstoff- und Gleeblepro-
ben zyklische Ramberg-Osgood Materialparameter angepasst. Daflir werden die aufsteigenden Hyste-
resedste der stabilisierten Hysteresen in den Nullpunkt geschoben und durch die Umkehrpunkte eine
zyklische Ramberg-Osgood-Kurve angepasst. Exemplarisch sind diese fiir beide Werkstoffzustdande bei
180 °C in Abbildung 5.11 dargestellt. Voraussetzung fiir die exakte Anwendbarkeit des zyklischen J-In-
tegrals ist nach Withrich (1982), dass die Hystereseaste flr unterschiedliche Amplituden aufeinander-
liegen (Masing-Verhalten). Obwohl hier deutliche Abweichungen von diesem Verhalten auftreten, wird
in dieser Arbeit trotzdem vom zyklischen J-Integral Gebrauch gemacht.

a) b)
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esoooecoe © 0060000004000 000000sceenm /
500
® | ®©
o o
= = 400
£ c o /
— L) p
g 2300 -~
> >
c [
= 200 - e am IWM Freiburg generierte Daten S 200
8 N @ ® am IWM Freiburg generierte Daten
* am IFSW Darmstadt generierte Daten o Ramberg-O d Anpassun
wn Ramberg-Osgood Anpassung n amberg-0sgoo p: 9
100 Ramberg-Osgood Parameter 100 Ramberg-anood parameters _
E-Modul zykl. FlieR-  zykl. Verfestigungs- E-Modul  zykl. FlieB-  zykl. Verfestigungs-
[MPa]  grenze [MPa] exponent [MPa] grenze [MPa] exponent
0+ 183000 _[454.92 0.231 0 168000 _ 298.69 0.385
T T T
0.00 0.01 0.02 0.03 0.04 0.00 0.01 0.02 0.03 0.04
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Abbildung 5.11:  Bestimmung der zyklischen Ramberg-Osgood Materialparameter anhand der Ergebnisse der
LCF-Versuche bei 180 °C an a) Grundwerkstoff- und b) Gleeble-Proben
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Die ermittelten Materialparameter fiir 20, 180 und 350 °C sind in Tabelle 5.4 dargestellt. Die Datenlage

fiir die Materialparameter bei 20 und 350 °C ist allerdings deutlich geringer als die fiir 180 °C. Die Daten

bei 180 °C, insbesondere bei hohen Dehnungsamplituden, wurden teilweise am IFSW Darmstadt gene-
riert (dokumentiert in Schackert et al. (2018)).

Tabelle 5.4:Materialparameter fiir den Grundwerkstoff- und gegleebelten Werkstoffzustand bestimmt anhand von

stabilisierten Hysteresen von LCF-Versuchen

Werkstoffzustand T [°C] E [GPa] Ocy [MPa] N’
20 219 497.93 0.220
Grundwerkstoff 180 183 454.92 0.231
350 159 325.61 0.260
20 180 340.46 0.370
Gegleebelt 180 168 298.69 0.385
350 155 257.93 0.395

Aus den Simulationsergebnissen, die unter Verwendung der Materialparameter aus Tabelle 5.4 gene-

riert werden, wird (ber Gleichung (5.1) der risslingenabhingige Uberhéhungsfaktor E, berechnet.
Abbildung 5.12 zeigt F, in Abhangigkeit von der Rissldnge. Offensichtlich hat der Kerbfaktor bei sehr
kurzen Rissen bzw. direkt an der Oberflache sein Maximum bei ca. 10 und konvergiert mit zunehmender

Risslange gegen 1. Bereits bei einer Risslange von 0.22 mm liegt der Wert nur noch bei einem Finftel

des Maximums.

Uberhéhungsfaktor F,,

14 aufgepragte Dehnungen Ae
0.1%
12 0.2%
0.3%
0.5%
10 e 0.7%
o 1%
i 1.5%
8 2%
e 3%
6 \ - Fn.m
4 _7\\
2 —
— & 00000 |
0 |
0.000 0.001 0.002

Rissléange in m

Abbildung 5.12:  Uberhéhungsfaktor fiir die scharfe Kerbe der geschweiRten Probe fiir unterschiedliche Risslan-

gen und Dehnungsschwingbreiten, ermittelt anhand einer exemplarischen Schweifnaht
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5 Ermidungsrisswachstum an einer umlaufenden SchweilRnaht an 1.4550

An die Simulationsergebnisse wird eine Funktion zur Beschreibung der Korrelation zwischen Kerbfaktor
und Rissldnge (in m) angepasst:

Fopie =14 ———— (5.5)

2673.225:a+0.111

Fiir die Untersuchung einer potenziellen Belastungsabhangigkeit werden Simulationen bei neun unter-
schiedlichen Dehnungsschwingbreiten zwischen 0.1 und 3 % durchgefihrt. Abbildung 5.12 zeigt, dass
der Kerbfaktor lediglich bei sehr kurzen Rissen (0.02-0.08 mm) belastungsabhangig ist und bereits ab
einer Risslange von 0.08 mm nur noch in sehr geringem MaRe. Die Simulationen werden fiir Temperatu-
ren von 20, 180 und 350 °C unter Verwendung der Ramberg-Osgood-Materialparameter aus Tabelle 5.4
durchgefiihrt. Eine Temperaturabhéngigkeit des Kerbfaktors ist in diesem Temperaturbereich nicht zu
beobachten.

Zur Bestimmung der Risswachstumsparameter werden die in Chauvot (2001) veroffentlichten Riss-
wachstumsdaten fiir 1.4550 verwendet. Die Daten sind bei Raumtemperatur mit einem Dehnungsver-
haltnis von R, = -1 unter Verwendung der Replika-Technik erzeugt worden. Um die fiir das vorliegende
Modell benétigten Risswachstumsparameter zu ermitteln, wird in Abbildung 5.13 die Rissfortschrittsrate
(da/dN) gegen die zyklische Rissspitzenoffnung (ACTOD) aufgetragen. Diese wird fir die jeweilige
Risslange aus den Replika-Versuchen lber Gleichung (2.36) bestimmt. Die relativ groRe Streuung der
Risswachstumsdaten - insbesondere bei sehr kurzen Rissen - kann durch die Beriicksichtigung der
MikrostrukturgroRe I, nach El Haddad et al. (1980) erheblich reduziert werden. Bei Anwendung des von
Chauvot (2001) fiir den vorliegenden Stahl gefundenen Wertes fiir [, = 60 um liegen alle Risswachs-
tumsdaten unabhéngig von der aufgepragten Dehnung innerhalb eines schmalen Streubandes, siehe
Abbildung 5.13 b. Die Risswachstumsparameter f und B konnen durch eine Anpassung von Gleichung
(2.27) an die Risswachstumsdaten unter Verwendung von F,, ¢y = 1und ACTODg, =0 zu 8 = 7736 m*®
und B = 1.9 bestimmt werden.

a) b)
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Abbildung 5.13:  Bestimmung der Risswachstumsparameter anhand von a) Kurzrisswachstumsdaten ermittelt an
1.4550 bei Raumtemperatur, b) Auftragung derselben tiber ACTODy,4; Daten sind zu finden in
Chauvot (2001)

Der Schwellenwert ACTOD,, fir Lebensdauerberechnungen unter Verwendung des vorliegenden
Modells wird Gber
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AKtners® (5.6)
E' oy

ACTODyy, = dpyr
bestimmt. Mit AKy, ¢ff in MPam®> nach der von Maierhofer et al. (2018) vorgeschlagenen Beziehung

AKth,eff ~ 13- 10_5 -E (5.7)

(E in MPa) ist ACTOD,;, = 1.85-10® m fiir den Grundwerkstoffzustand und ACTOD,;, = 1.3-10® m fir den
gegleebelten Werkstoffzustand bei 180 °C unter Annahme des ebenen Spannungszustands. Fir die
Berechnungen der SchweiBprobe wird ACTOD,;, = 1.68:10® m fiir den Grundwerkstoffzustand unter
Annahme des ebenen Dehnungszustands genutzt.

5.7.2 Validierung anhand von Versuchsdaten

Die experimentell ermittelten Lebensdauern der SchweiR-, Gleeble- und Grundwerkstoffproben bei 180
°C sind in Abbildung 5.14 dargestellt. Die Lebensdauern der Schweiproben liegen etwa eine GroRRen-
ordnung unter denen der Grundwerkstoff- und Gleeble-Proben. Die Lebensdauern der Grundwerkstoff-
und Gleeble-Proben liegen in einem Streuband.

o 1E-1

E1 80 °C Schweifproben
Gleeble-Proben
iy Grundwerkstoffproben
i geprift am
© IFSW Darmstadt
@ |IWM Freiburg

1E-2

Q v(\

mech. Dehnungsamplitude ¢

10" 102 10° 10* 10° 10° 107
Anrisszyklenzahl N,

Abbildung 5.14:  Lebensdauern der SchweiR-, Gleeble und Grundwerkstoffproben bei 180 °C

Fir die Berechnung der Lebensdauern werden die zyklischen Ramberg-Osgood-Parameter genutzt, um
aus den aufgepragten Dehnungen die korrespondierenden Spannungen zu berechnen. Hierflir muss das
Ramberg-Osgood-Potenzgesetz numerisch fir Ao gelost werden, um damit Z, bestimmen zu kdnnen.

Da in den FE-Simulationen der Riss an den SchweiBproben umlaufend ist, wird fiir die Berechnungen des
Rissfortschritts der ebene Dehnungszustand angenommen. Fir die Berechnungen des Rissfortschritts
der Grundwerkstoff- und Gleeble-Proben wird von kurzen halbkreisférmigen Oberflachenrissen ausge-
gangen. Das Risswachstumsgesetz wird von a, = 0 mm bis a; = 1 mm integriert. Die berechneten Le-
bensdauern unter Verwendung der im vorherigen Abschnitt ermittelten Parameter sind in Abbildung
5.15 dargestellt.
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5 Ermidungsrisswachstum an einer umlaufenden SchweilRnaht an 1.4550

Das genutzte Lebensdauermodell bestimmt die Lebensdauern der Schweil3-, Gleeble und Grundwerk-
stoffproben in einem Streuband von Faktor drei, wobei die Differenz zwischen gemessenen und berech-
neten Lebensdauern bei der kleinsten und der groRten Dehnungsamplituden am groRten ist. Die be-
rechneten Lebensdauern liegen fir alle gepriiften Dehnungsniveaus, auler fiir die meisten der Gleeble-
Proben, auf der nicht-konservativen Seite.

107 3
10° 4
10° 5
o |

Z® 10 - 3

T=180 “C|]

103 5 ® SchweiBproben j

3 Gleeble-Proben |

5] Grundwerkstoff-Proben
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] © IWM Freiburg
101 1 ® ]FSW Da{mstadt I

10"  10% 10® 10* 10° 108 107
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Abbildung 5.15:  Berechnete im Vergleich zu experimentell ermittelten Lebensdauern der Schweilk-, Gleeble- und
Grundwerkstoffproben bei 180 °C

sim

5.8 Zusammenfassung und Diskussion

Fir die Bestimmung eines risslangenabhdngigen rissfortschrittserhohenden Faktors zur Bewertung der
Spannungsiiberhéhung von Schweifndhten werden FE-Rechnungen an einer exemplarischen Schweil3-
naht durchgefiihrt. Obwohl| die SchweiBnahtgeometrien der Proben bzw. die Uberginge von SchweiR-
naht zu Grundmaterial teilweise sehr unterschiedlich aussehen, wird fiir die Bewertung ausschlieRlich
eine Geometrie genutzt bzw. lediglich ein Schnitt durch diese Geometrie und die Probe rotationssym-
metrisch modelliert.

Der Kerbfaktor wird wegen der Rotationssymmetrie der Probe anhand eines umlaufenden Risses be-
stimmt. Eine breite Rissfront stellt sich im Versuchsverlauf zwar auch an den gepriften Proben ein
(Abbildung 5.16), jedoch nicht bei kurzen Rissen. Flr die Bestimmung der Spannungsiiberh6hung wer-
den J-Integrale mit der internen Abaqus-Routine fiir diesen Riss, fir den der ebene Dehnungszustand
gilt, berechnet. Der so bestimmte Kerbfaktor wird dann wiederum zusammen mit Kurzrisslésungen fir
halbkreisformige Oberflachenrisse genutzt. Méglicherweise werden durch die Normierung der berech-
neten J-Integrale fiir die geschweillte Geometrie auf J-integrale der glatten Geometrie die Ungenauig-
keiten der Kombination dieser Lésungen gemildert.
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Ein Vergleich des berechneten risslangenabhdngigen Spannungsintensitatsfaktors bei Temperaturen
zwischen Raumtemperatur und 350 °C zeigt, dass dieser in diesem Temperaturbereich temperaturunab-
hangig ist. Vermutlich kann dieses Modell also angewendet werden, solange Kriechen, was nicht im den
Rechnungen abgebildet ist, vernachlassigbar ist.

1000 um

Abbildung 5.16:  Bruchflache einer bei g, =0.7 % und T = 180 °C gepriiften Schweilprobe

Fiir die zugewiesenen Materialeigenschaften werden Ramberg-Osgood-Parameter an halben Hysteresen
von LCF-Versuchen bestimmt. Die angepassten Ramberg-Osgood-Kurven werden durch die Umkehr-
punkte der Hysteresen gelegt, da die verwendeten Werkstoffzustande kein Masing-Verhalten aufwei-
sen. Dennoch wird fiir die Bestimmung des Uberhéhungsfaktors das zyklische J-Integral verwendet. Des
Weiteren wird durch das Vorgehen in den FE-Rechnungen die Belastungsgeschichte fiir die Bewertung
auBer Acht gelassen. Die Komplexitdt der Rechnungen und der Rechenaufwand werden, im Vergleich zu
tiblichen Vorgehensweisen fiir Rissfortschrittsrechnungen mittels FE, durch das gezeigte Vorgehen
jedoch deutlich reduziert.

Zur Bestimmung der Rissfortschrittsparameter werden isotherme Kurzrisswachstumsversuche am
Grundwerkstoffzustand genutzt. Diese sind bei Raumtemperatur generiert worden, werden jedoch fir
Rissfortschrittsrechnungen bei 180 °C angewandt und auch fir die Rissfortschrittsrechnungen der
Gleeble-Proben.

Trotz all der genannten Ungenauigkeiten fiihrt die Anwendung des Lebensdauermodells mit dem ange-
passten Uberhdhungsfaktor fiir die Schweiproben zu passablen Lebensdauervorhersagen (siehe Abbil-
dung 5.15), wobei insbesondere der umlaufend modellierte Riss dazu fihren kénnte, dass die berechne-
ten Lebensdauern nicht-konservativ sind. Halbkreisformig modellierte Oberflachenrisse koénnen in
weiteren Berechnungen Aufschluss dariber geben.
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6 Mehrfachrisswachstum

Wahrend der Untersuchung des Kurzrisswachstums und der Schadigungsentwicklung an den in Kapitel 4
und Kapitel 5 vorgestellten Werkstoffen mit Hilfe der Replika-Technik konnte festgestellt werden, dass
sich die Schadigung nicht wie standardmalig angenommen {iber einen dominierenden Riss entwickelt,
sondern dass Mehrfachrisswachstum und Zusammenwachsen der Risse eine wesentliche Rolle spielen
konnen. Die beobachtete Koaleszenz in Kombination mit Rissinitiierung tber einen groRen Teil des
Versuchs fuhrt zu einem Hauptriss am Ende des Versuchs, der zum Versagen des Materials fiihrt.

Fir die Bewertung des Mehrfachrisswachstums kdnnen anhand von isothermen Kurzrisswachstumsver-
suchen an 1.4550 grundlegende Mechanismen der Schadigungsentwicklung aufgedeckt werden. Die
Erkenntnisse werden auf TMF-Versuche an IN100 tbertragen.

6.1 Stand des Wissens zur Risskoaleszenz

Die Erlauterungen der vorherigen Kapitel beziehen sich auf das Wachstum eines einzelnen Ermidungs-
risses. Bei diesem geht man ab einer gewissen Lange, bei der die Mikrostruktur keine bestimmende
Rolle mehr spielt, von einem konstanten Verhaltnis von Oberflachenrissldnge ¢ zu —tiefe a aus. In den
Untersuchungen von Tokaji et al. (1986) war dies ab einer Oberflachenrisslange 2c groRer 3 Korndurch-
messer der Fall.

Bei FE-Simulationen des Koaleszenzverhaltens von zwei Einzelrissen stellte Bayley (1997) fest, dass die
Risstiefe des zusammenwachsenden Risses einen deutlich groReren Einfluss auf die Risstriebkraft hat als
die Oberflachenrisslange der Einzelrisse. Erst wenn der durch das Zusammenwachsen entstehende Riss
eine annahernd halbkreisformige Form erreicht hat, wachst der Riss an der Oberflache merklich weiter.
Nach Beobachtungen von Tu und Dai (1996) und Ochi et al. (1985) wachsen die Risse zunachst aneinan-
der vorbei, bevor sie zusammenwachsen. Tu und Dai (1996) beobachteten, dass Risse erst miteinander
interagieren, wenn deren horizontaler Abstand (bezogen auf die Belastungsrichtung) das 1.5-fache der
Risslange unterschreitet.

Fiir das Initiierungs-, Wachstums- und Koaleszenzverhalten mehrerer natirlich initiierender Risse an
urspringlich glatten Proben beobachtete Krupp (2004), dass im ersten Flnftel bis Drittel der Lebens-
dauer die Rissinitiierung dominiert und ab der Halfte der Lebensdauer das Wachstum und die Koales-
zenz der Risse dominant wird. Dadurch nimmt die Rissdichte ab (bei hoher Rissdichte und Dominanz von
Koaleszenz) oder erreicht einen Schwellenwert (bei geringer Rissdichte und einem untergeordneten
Einfluss von Koaleszenz). Risse, die dann entstehen, bilden nach Stolarz (1997) ein Hintergrundrauschen.
Demulsant und Mendez (1995) untersuchten eine Titanlegierung mit drei unterschiedlichen Mikrostruk-
turen und stellten fest, dass die Rissdichte hoher ist bei feinkérnigem Material und dadurch das Zusam-
menwachsen von Rissen im feinkdrnigen Zustand ausgepragter ist als in grobkérnigem. Das Zusammen-
wachsen der einzelnen Risse fiihrt zu einer Beschleunigung des Risswachstums. Nach Ochi et al. (1985)
fliihrt auch eine steigende Belastung zu einer héheren Rissanzahl. In Bezug auf die KorngréRe konnte
festgestellt werden, dass die Streuung im Risswachstum geringer ist, je kleiner die Kérner sind.

58



Als entscheidenden Parameter, der mit der Lebensdauer korreliert, fanden Beretta und Clerici (1996) die
Gesamtrisslange pro Flache. Diese Beobachtung wurde auch durch Zhixue (2001) gemacht. Eine Schadi-
gungsbeurteilung Uber die Rissanzahl wird als nicht sinnvoll befunden wegen der kontinuierlichen
Neubildung von sehr kurzen Ermiidungsrissen im Verlauf der Lebensdauer. Als genauester Parameter
zur Schadigungsbeschreibung wird die Rissflache genannt. Diese Beobachtung machte auch Kamaya
(2008) fir einzelne und zusammenwachsende Risse. Die Risstriebkraft korreliert in diesen Untersuchun-
gen an Blechen mit unterschiedlich zueinander angeordneten coplanaren Anfangskerben mit der Riss-
flache. Der zusammengewachsene Riss wird Uber die Rissfliche neu charakterisiert.

Nach Forsyth (1983) fiihrt ein Uberlappen der plastischen Zonen vor den Rissspitzen der einzelnen Risse
zum Zusammenwachsen von Rissen. Deswegen schlugen Ochi et al. (1985) einen Parameter basierend
auf der GroRRe der plastischen Zonen vor den Rissspitzen der einzelnen Risse vor. Auch Wang et al.
(2015) nutzten die GroRe der plastischen Zone als Koaleszenzkriterium fiir FE-Simulationen.

6.2 Schadigungsentwicklung von 1.4550 unter isothermer
Belastung

Zum besseren Verstandnis des Risswachstums und der Schadigungsentwicklung werden Replika-
Versuche an dem in Kapitel 5.2 dargestellten austenitischen Edelstahl 1.4550 mit Hilfe der LCF-Proben
aus Abbildung 5.2a und Abbildung 5.2b durchgefiihrt. Die Versuchsbedingungen werden angelehnt an
Kapitel 5 gewahlt: isotherm bei 180 °C und an zwei Werkstoffzustdnden (Grundwerkstoff und geglee-
belt).

6.2.1 Versuchsdurchfiihrung der Replika-Versuche an 1.4550

Fir die Replika-Versuche wird, wie auch fur die LCF-Versuche aus Kapitel 5, ein Dreieckszyklus mit einer
Dehnrate von 1073 1/s genutzt. Der Extensometerstababstand betrigt auch fiir diese Versuche fiir die
Grundwerkstoffproben ca. 10 mm, fiir die Gleeble-Proben ca. 5 mm. Als Lebensdauer fiir die Bestim-
mung der Unterbrechungsintervalle (alle erwarteten 10 % der Lebensdauer) werden die Lebensdauern
aus Kapitel 5 genutzt. Fir die Anfertigung der Replika-Abdriicke wird die Probe auf Raumtemperatur
abgekihlt. Zum Aufziehen potenzieller Risse wird eine Kraft von 3 kN aufgebracht. Nach der Anfertigung
des Replika-Abdrucks wird die Probe zum Versuchsneustart kraftfrei aufgeheizt und die Kraft im aufstei-
genden Hystereseast des letzten Zyklus vor der Versuchsunterbrechung bei Dehnungsfreiheit angefah-
ren, bevor der Versuch dehnungskontrolliert fortgesetzt wird. Das Ende der Lebensdauer wird bei einem
Kraftabfall von 25 % definiert. Die Versuchsbedingungen sind Tabelle 6.1 zu entnehmen.

Tabelle 6.1:  Priifparameter fir die dehnungsgeregelten Replika-Versuche an Grundwerkstoff- und Gleeblepro-
ben bei 180 °C
Probennummer Materialzustand Replika-Abdriicke &q [%] Lebensdauer
AGM-x2 Grundwerkstoff alle 500 Zyklen 0.35 24606
AGM-x3 Grundwerkstoff alle 740 Zyklen 0.5 7022
AGM-117 Gegleebelt alle 1600 Zyklen 0.35 28800
AGM-127 gegleebelt alle 530 Zyklen 0.5 7341
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6 Mehrfachrisswachstum

6.2.2 Ergebnisse der Replika-Versuche an 1.4550

Die Lebensdauern der Proben aus Grundwerkstoff und gegleebeltem Material fallen bei 180 °C in ein
Streuband. Auch die Lebensdauern der LCF-Versuche unter Anwendung der Replika-Technik liegen im
Streuband und unterscheiden sich in Bezug auf die Lebensdauer nicht merklich von den LCF-Versuchen
(Abbildung 6.1).

o T=180 °C|| Iwm

[} o LCF-Versuche

-g 0o  Grundwerkstoff-Proben
= & Gleeble-Proben

o . Replika-Versuche
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g <& e Grundwerkstoff-Proben
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o) °
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Anrisszyklenzahl N,

Abbildung 6.1: Lebensdauern der LCF-Versuche mit und ohne Anwendung der Replika-Technik bei 180 °C an
Grundwerkstoff- und Gleeble-Proben

Bei der Untersuchung des Risswachstums fallt auf, dass der finale Hauptriss vornehmlich durch das
Zusammenwachsen vieler kurzer Risse entsteht (Abbildung 6.2). Diese entstehen mit Rissldangen im
Bereich der KorngroRe entweder senkrecht zur Belastungsrichtung oder im 45°-Winkel. Einige wenige
Risse entstehen an Lappriefen. Generell dominiert das Zusammenwachsen der Risse und die Initiierung
von Rissen die Lebensdauer. Die Risse werden senkrecht zur Belastungsrichtung ausgewertet und nur
die Bereiche der einzelnen Risse beriicksichtigt, die zum Hauptriss beitragen. Fiir die Untersuchungen
werden neben dem Hauptriss drei bis vier weitere Risse ausgewertet (angelehnt an Chauvot (2001)), die
auf dem letzten Replika-Abdruck am langsten und am weitesten gedffnet sind.

a)

N = 6000
Ny = 0.24

N = 12000
N = 0.49

N = 18000
N =073

N = 24606
Ny = 1.00
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b)

N = 1850
Ny = 0.26

N =3330
N, = 0.47

N = 5550
Ny = 0.79

N = 7022
Ny = 1.00

c)

N = 8000
N,y = 0.28

N = 12800
Ny = 0.44

N = 20800
N, = 0.72

N = 28800
Ny = 1.00

d)

N =2120
Ny = 0.29

N = 3180
Neg = 0.43

N = 5300
Nig = 0.72

N = 7341
Ny = 1.00

500 pm

Abbildung 6.2: Hauptriss auf den Replika-Folien, a) €, = 0.35 %, Grundwerkstoff, b) &, = 0.5 %, Grundwerkstoff,
c) g, = 0.35 %, gegleebelter Zustand, d) €, = 0.5 %, gegleebelter Zustand

Zusatzlich zum Hauptriss werden jeweils auf einer iber den Versuchsverlauf identischen reprasentativen
Flache alle gefundenen Risse ausgewertet. Daraus wird sowohl die Rissdichte bestimmt, die die Risslan-
ge pro Flache darstellt, als auch die maximale auf dieser Flache gemessene Risslange und die Rissanzahl
auf der ausgewerteten Flache. Fiir den Versuch an gegleebeltem Material bei ¢, = 0.5 % mit sehr hoher
Endrissdichte wird eine Flache von 2.5 x 2.5 mm ausgewertet (mit ca. 1500 ausgemessenen Rissen). Bei
dem Versuch an gegleebeltem Material bei &, = 0.35 % wird eine Flache von 3.5 x 3.5 mm und fir
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6 Mehrfachrisswachstum

Grundwerkstoff eine Flache von 4.5 x 4.5 mm ausgewertet. Die Flache variiert, da nicht flr alle Versuche
ein gleich groRer reprasentativer Ausschnitt guter Qualitat fur alle ausgewerteten Lebensdaueranteile
gefunden werden kann. Die Ergebnisse werden auf eine Flache von 3.5 x 3.5 mm normiert. Die markier-
ten Risse auf den ausgewerteten Flachen der Replika-Folien sind in Abbildung 6.3 fir den Grundwerk-
stoff und in Abbildung 6.4 fiir das gegleebelte Material dargestellt.

£,=0.35% e,=0.5%

Abbildung 6.3: Ausgewertete Risse auf den Replika-Folien; Grundwerkstoff, Auswertungsflache: 2.5 x 2.5 mm

£,=0.35 % €,=0.5%

N=28800
N.=100 ®

Abbildung 6.4: Ausgewertete Risse auf den Replika-Folien; gegleebelter Zustand, Auswertungsflache: 2.5 x 2.5 mm

Anhand von Abbildung 6.3 und Abbildung 6.4 lasst sich erkennen, dass sich 1.) bei hoherer Belastung
(¢4 = 0.5 % im Vergleich zu &, = 0.35 %) mehr und kiirzere Risse bilden, 2.) sich am Grundwerkstoff
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(KorngréRe 11 um im Vergleich zu 45 um beim gegleebelten Material) bei hoher Belastung mehr und bei
geringer Belastung weniger Risse als an gegleebeltem Material bilden. Die Auswertungen hinsichtlich
Rissdichte, maximaler Risslange und Rissanzahl sind in Abbildung 6.5 und Abbildung 6.6 dargestellt.

Die Rissdichte ist jeweils fiir die groRen Dehnungsamplituden hoher als fiir die geringen, wobei die
grolRe Dehnungsamplitude zu einer héheren Rissdichte am Grundwerkstoff als bei dem gegleebleten
Material fihrt (Abbildung 6.5). Fir die Versuche an gegleebletem Material liegen die Rissdichten beider
Dehnungsamplituden zwischen denen der groRen und kleinen Dehnungsamplitude am Grundwerkstoff.

0.010 Grundwerkstoff
O ¢,=035%
NE 0.0084 ® &=05% . '}
3 gegleebelt
= [ ]
e e,=0.35%
20.0061 = ¢, =05% e
[
q_J °
< 0.004
S .
0
n o) o]
=~ 0.002 | o)
i [ ]
[ ]
0.000 & o o° f

00 02 04 06 08 10
relative Lebensdauer

Abbildung 6.5: Rissdichte fiir eine Flache von 3.5 x 3.5 mm

Abbildung 6.6a zeigt, dass im Versuchsverlauf das bei €, = 0.35 % gepriifte gegleebelte Material die
groRte Risslange aufweist, gefolgt von dem bei £, = 0.5 % gepriften. Die Risslangen des Grundwerkstoffs
liegen flir beide Dehnungsamplituden gleichauf bis zu einem Lebensdaueranteil von 0.6, bei dem die
maximale Risslange des bei ¢, = 0.35 % gepriiften Grundwerkstoffs die Risslangen des gegleebleten
Materials Gberholt. Die finalen maximalen Risslangen staffeln sich umgekehrt zu den finalen Rissdichten.

Die hochste Rissanzahl auf dem untersuchten Ausschnitt erreicht der bei £, = 0.5 % gepriifte Grund-
werkstoff, gefolgt vom gegeleebelten Zustand bei €, = 0.5 %. Bei den kleinen Amplituden ist die Rissan-
zahl des gegeleebelten Zustandes und des Grundwerkstoffs dhnlich. Die Rissanzahl nimmt bis zu einem
Lebensdaueranteil von ca. 0.7 fur den gegleebelten Zustand und bis ca. 0.8 fiir den Grundwerkstoff zu
und danach ab (Abbildung 6.6b).
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Abbildung 6.6: Fir eine Flache von 3.5 x 3.5 mm: a) maximale Oberflachenrisslange; b) Rissanzahl

Im Folgenden wird auf die Entwicklung des finalen Hauptrisses aus mehreren Einzelrissen eingegangen.
In Abbildung 6.7a ist die Risslangenentwicklung des langsten Risses innerhalb des finalen Hauptrisses
dargestellt und in Abbildung 6.7b die Anzahl der Risse, die zum finalen Hauptriss zusammenwachsen. In
Abbildung 6.7a ist die Langenentwicklung des langsten Risses innerhalb des finalen Hauptrisses darge-
stellt. Fur alle Versuche — auler fur den bei kleiner Amplitude am gegleebelten Material — kann ein
sprunghafter Anstieg der Risslange auf dem letzten Abdruck festgestellt werden. Im Versuchsverlauf
weist das gegleebelte Material bei £, = 0.35 % die grofRten Rissldangen auf, gefolgt vom gegleebelten
Material bei £, = 0.5 %. Die maximalen Risslangen am Grundwerkstoff sind fur beide Dehnungsamplitu-
den (ber den Versuchsverlauf nahezu gleich. Die finale Rissldnge des gegleebleten Materials, das bei €,
= 0.35 % geprift wurde, hat trotz der grofRten Risslange tGber den Versuchsverlauf die geringste finale
Hauptrisslange, wahrend das bei 0.5 % geprifte die hochste aufweist. Die finalen Hauptrisslangen des
Grundwerkstoffs liegen dazwischen, wobei der Versuch bei hoherer Dehnungsamplitude zur groReren
finalen Hauptrisslange fiihrt.

Die Anzahl der Risse, die zum Hauptriss beitragen, ist flir beide Werkstoffzustande fir die kleinere
Dehnungsamplitude geringer als fiir die groRe. Bei den Gleebleproben liegt zwischen den Maxima der
Anzahl ein Faktor von drei, bei den Grundwerkstoffproben ein Faktor von 8.5. Fiir die groBe Amplitude
wachsen in beiden Werkstoffzustanden ahnlich viele Risse zum Hauptriss zusammen. Bei der kleinen
Amplitude wachsen beim gegleebelten Zustand mehr Risse zusammen als beim Grundwerkstoff. Die
maximale Anzahl an Rissen ist beim gegleebelten Zustand friiher erreicht. Am Grundwerkstoff nimmt die
Rissanzahl bis ca. der Halfte der Lebensdauer zu; am gegleebelten Zustand bis ca. 40 % der Lebensdauer
und dann ab (Abbildung 6.7b). Ca. 90 % der Lebensdauer sind durch das Zusammenwachsen kurzer Risse
dominiert. Erst die letzten ca. 10 % der Lebensdauer wachst ein einzelner Riss.
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Abbildung 6.7: Auswertung des Hauptrisses Uber die relative Lebensdauer hinsichtlich a) des jeweils langsten
gemessenen Risses und b) der Rissanzahl

In Abbildung 6.8 ist die Risslangenentwicklung aller Risse, die zum finalen Hauptriss zusammenwachsen,
liber die relative Lebensdauer dargestellt. Die Oberflachenrisslange der kiirzesten gefundenen Risse liegt
dabei fiir beide Werkstoffzustdnde unterhalb der KorngréRe. Fir den Grundwerkstoff ist die Ladnge der
kiirzesten detektierbaren Risse, die sich im Verlauf der Lebensdauer bilden, ca. halb so gro8 wie fiir den
gegleebelten Werkstoff.

Vergleicht man die Lange des kiirzesten detektierten Risses bei zwei aufeinanderfolgenden Lebensdau-
eranteilen, kann darauf geschlossen werden, ob sich dieser neu gebildet hat (bei geringerer Rissldnge als
beim vorherigen Lebensdaueranteil). Bei der geringen Dehnungsamplitude bilden sich bis zu einem
Lebensdaueranteil von ca. 0.4 Risse, bei der hohen Dehnungsamplitude bis ca. 0.7, wobei die detektier-
ten Risse so kurz sind, dass eine gewisse Unsicherheit besteht.
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Abbildung 6.8: Langenentwicklung jedes einzelnen Risses, der zum finalen Hauptriss beitragt

Um die Schadigungsentwicklung und die Rolle des Zusammenwachsens der Risse weiter aufzuklaren,
wird der Anteil der finalen Hauptrisslange in Abbildung 6.9a dargestellt. Aufgetragen ist die Summe der
einzelnen Risse ¢, die zum endagiiltigen Riss beitragen, normiert auf die finale Hauptrissldnge 2c¢

Z—iz(:ci)) Uber die relative Lebensdauer.

(2¢re1 =
Die kleine Dehnungsamplitude fiihrt beim gegleebelten Zustand bereits bei geringem Lebensdaueranteil
zu einem hohen Anteil an der finalen Risslange, was zu einer Abnahme des Wachstums der relativen
Risslange fuhrt. Beim Grundwerkstoff verhalt es sich bei geringer Dehnungsamplitude umgekehrt, was
zu einem exponentiellen Anstieg der relativen Risslange fihrt. Fir die groe Dehnungsamplitude verhalt
es sich ahnlich, wobei der Effekt wesentlich weniger stark ausgepragt ist, so dass sich die Entwicklung
der relativen Risslange nahezu linear verhilt.

Die gleiche Auswertung wurde zu Validierungszwecken fiir Risse mit einer dhnlichen finalen Risslange
wie der des Hauptrisses durchgefiihrt (Abbildung 6.9b). Der Verlauf der relativen Risslange bzw. der
Schadigungsentwicklung wird dadurch verifiziert, obgleich die Unterschiede zwischen kleiner und groRRer
Dehnungsamplitude fiir das gegleebelte Material an den Nebenrissen weniger stark ausgepragt sind.
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Abbildung 6.9: Entwicklung des Risslangenanteils am finalen Riss iber die relative Lebensdauer a) fiir den Hauptriss,
b) flir die ausgewerteten Nebenrisse
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In Abbildung 6.10 bis Abbildung 6.12 sind im REM mit dem Sekundarelektronen (SE)-Detektor unter-
suchte Bruchflachen von gepriiften LCF-Proben dargestellt. Auf den Bruchflachen sind fir mehrere
untersuchte Prifbedingungen mehrere Bruchausgdnge sichtbar. Eine breite Hauptrissfront, die durch
den Probenquerschnitt wandert, ist anhand von Schwingstreifen in Abbildung 6.10 bis Abbildung 6.12
identifizierbar. Teilweise vereinigen sich die einzelnen Rissfronten zu einer Rissfront, was an der Orien-
tierung der Schwingstreifen hinter dem Ende der Kante erkennbar ist (siehe z.B. orange umrahmter
Bereich in Abbildung 6.10), in anderen Féllen bleiben die einzelnen Rissfronten getrennt (besonders gut
zu erkennen im orange und rot umrahmten Bereich von Abbildung 6.11). Ebenso ist, ausgehend von
anderen Bruchausgangen, unabhangig von der Hauptrissfront, Risswachstum zu beobachten. An den
Stellen, an denen die zwei oder mehr Rissfronten aufeinandertreffen, ist eine Kante auf der Bruchflache
zu erkennen. Die unterschiedliche Orientierung der Schwingstreifen lasst auf unabhangiges Risswachs-

tum schlieen (besonders gut erkennbar im orange umrahmten Bereich von Abbildung 6.12).

1000 pm

Abbildung 6.10:  Bruchflache einer Grundwerkstoffprobe, die bei ¢, = 0.35 % gepriift wurde

Abbildung 6.11:  Bruchflache einer Grundwerkstoffprobe, die bei ¢, = 0.5 % geprift wurde
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Abbildung 6.12:  Bruchflache einer Probe aus gegleebeltem Material, die bei g, = 0.5 % gepriift wurde

6.2.3 Zusammenfassung: Schadigungsentwicklung von 1.4550 bei 180 °C

Fir alle untersuchten Versuchsbedingungen fiihrt ein Zusammenwachsen mehrerer Risse zum finalen
Hauptriss. Das Mehrfachrisswachstum, die Koaleszenz und die Bildung von Rissen dominieren die
Lebensdauer (siehe Abbildung 6.8). Bei Belastung mit der kleinen Dehnungsamplitude bilden sich ten-
denziell weniger und langere Risse auf der Probenoberfliche als bei hoher Dehnungsamplitude
(Abbildung 6.6). Der finale Hauptriss wiederum wachst bei hoher Dehnungsamplitude aus mehr, jedoch
nicht bei beiden Werkstoffzustdanden aus kiirzeren Rissen zu einem schlussendlich langeren finalen
Hauptriss zusammen als bei geringer Dehnungsamplitude (Abbildung 6.7).

Die ausgewertete Rissentwicklung zeigt fiir einen reprdsentativen Flachenausschnitt der Probenoberfla-
che nicht den gleichen Verlauf Giber die Lebensdauer wie fiir den Hauptriss, aber dhnliche Trends (ver-
gleiche Abbildung 6.6 mit Abbildung 6.7). Beispielsweise staffelt sich die Entwicklung der Rissanzahl
identisch nach Dehnungsamplituden und Werkstoffzustanden, jedoch ist der Peak bei der Flachenaus-
wertung bei einer hoheren relativen Lebensdauer und der Abstand der einzelnen Kurven zueinander
nicht identisch fiir beide Auswertemethoden. Eine potenzielle Verfalschung der Ergebnisse der Flachen-
auswertung durch die Auswertemethode ist nicht auszuschliefen. Risse, die Gber den Auswertebereich
hinausgehen, werden beispielsweise nur im Auswertebereich ausgewertet, was tendenziell zu geringen
Risslangen flhrt. Insbesondere (iber Abbildung 6.9a fillt auf, dass bei kleiner Dehnungsamplitude die
KorngroRRe einen groBeren Einfluss auf die Schadigungsentwicklung hat, als bei groBer Dehnungs-
amplitude. GroRere Korner fiihren zu einem schnelleren Risswachstum und kleinere zu einem langsame-
ren.
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6.3 Schadigungsentwicklung von IN100 unter TMF-Belastung

Da die Schadigungsentwicklung unter TMF bisher wenig im Detail in-situ erforscht wurde, werden zum
tieferen Verstandnis und einer moglichen Aufklarung von Schadigungsmechanismen Replika-Abdriicke
an unter TMF beanspruchten LCF-Proben aus Abbildung 4.4a aus IN100 genommen. Die Versuchsergeb-
nisse wurden bereits von Schackert und Schweizer (2022) veroffentlicht.

Um das Wachstum kurzer Ermidungsrisse von Nickelbasis Gusswerkstoffen zu untersuchen, finden sich
in der Literatur unterschiedliche Herangehensweisen. So nutzten z.B. Guth et al. (2014), Boismier und
Sehitoglu (1990), Garcia de la Yedra et al. (2014), Pitz und Lang (1996), Beck et al. (2002), Kanesund et
al. (2011) metallografische Schliffe ihrer gepriften Proben zur Analyse des Rissverlaufs nach Beendigung
der Versuche. Im Gegensatz dazu verwendeten z.B. Reger et al. (1984) und Scarlin (1975) die Potential-
abfalltechnik, um das Wachstum kurzer Risse bei niederzyklischer Ermiudung (LCF) wahrend des Ver-
suchs zu verfolgen. Zur Verfolgung des Risswachstums bei IP- und OP-TMF-Belastung ausgehend von
kiinstlichen Anrissen an SEN-Proben (Single Edge Notch) wurde von Leidermark et al. (2018) und Mover-
are et al. (2014) die Compliance Methode nach ASTM E 647-05 und zusatzlich metallografische Schliffe
verwendet. Bruchflachen und metallografische Schliffe werden von Huang et al. (2006) verwendet, um
die Risswachstumsmechanismen unter IP-, OP- und isothermer Belastung zu untersuchen. Mikrostruktu-
relle Effekte nach TMF-Prifungen mit und ohne Haltezeit an verschiedenen Nickel-Basis Superlegierun-
gen wurden von Kontis et al. (2016), Hasselqvist und Moverare (2007), Chai et al. (2016) und Kontis et al.
(2018) aufgezeigt. Keine dieser Methoden ist jedoch geeignet, den Rissinitiierungsprozess zu untersu-
chen und die Entwicklung und das Wachstum moglicherweise mehrerer Mikrorisse, deren Rissstart nicht
vorgegeben ist, wiahrend des Versuchs zu verfolgen.

6.3.1 Versuchsdurchfiihrung der Replika-Versuche an IN100

Zur Untersuchung der Schadigungsentwicklung und der Einflussfaktoren von TMF bei Kurzrisswachstum
werden dehnungsgeregelte TMF-Versuche unter Verwendung der Replika-Technik durchgefiihrt. Der
Abstand der Extensometerstdbe betragt ca. 10 mm. Zur Bestimmung der Unterbrechungsintervalle der
Replika-Versuche werden die Lebensdauern der TMF-Versuche aus Kapitel 4.5 genutzt. Die Prifung wird
alle erwarteten 10 % der Lebensdauer unterbrochen und die Probe auf Raumtemperatur abgekinhlt.
Daraufhin wird eine Kraft im elastischen Bereich aufgebracht (bei den Versuchen bei 300-950 °C 10 kN,
bei den Versuchen bei 300-850 °C 5 kN), um potenzielle Risse zu 6ffnen, und ein Abdruck der Proben-
oberfliche genommen. Vor jedem Neustart des Versuchs werden drei kraftfreie Thermozyklen gefah-
ren, um zu kontrollieren, ob die Druckluftdiise und die Induktionsspule korrekt positioniert sind. Zum
Versuchsneustart wird die Probe kraftfrei auf mittlere Temperatur aufgeheizt, bei der im TMF-Versuch
Dehnungsfreiheit herrscht. AnschlieBRend wird die Kraft aufgebracht, die bei dieser Temperatur im
aufsteigenden Hystereseast des letzten Zyklus vor der Versuchsunterbrechung geherrscht hat und der
Versuch unter Dehnungskontrolle fortgesetzt. Das Ende der Lebensdauer ist erreicht, wenn ein Kraftab-
fall von 25 % erkennbar ist.

Es werden Replika-Versuche bei den Temperaturzyklen 300-850 °C und 300-950 °C durchgefiihrt. Die
Temperatur-Dehnungs-Phasenbeziehung wird dabei jeweils als IP- und als OP-Belastung bei je zwei
mechanischen Dehnungsamplituden, £, necn = 0.18 und &g 00, = 0.28 %, gepriift. Die Versuchsparame-
ter der Replika- und der vorangegangenen TMF-Versuche ohne Unterbrechung aus Kapitel 4.4 sind in
Tabelle 6.2 bzw. Tabelle 4.3 aufgefiihrt.
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Bei den TMF-Versuchen mit dem Thermozyklus 300-850 °C bei kleiner mechanischer Dehnungsamplitu-
de werden in unregelmalligen Intervallen Replika-Abdriicke von der Probenoberfliche genommen,
sodass von jedem der beiden Versuche bei Beendigung des Versuchs 4-5 Abdriicke vorliegen.

Tabelle 6.2: Prifparameter fiir Replika-Versuche unter TMF an IN100

Proben- Phasen- . o Reglertem- o
nummer beziehung Replika-Abdricke peratur [°C] Eamech [%] Lebensdauer
APR-860 IP alle 50 Zyklen 300-950 0.18 350
APR-806 IP alle 10 Zyklen 300-950 0.28 130
APR-824 oP alle 300 Zyklen 300-950 0.18 1200
APR-815 OoP alle 50 Zyklen 300-950 0.28 400

nach 1357, 2416, 4093, . .
APR-854 IP 10000 Zyklen 300-850 0.18 10000 ('Durchlaufer')
APR-811 IP alle 84 Zyklen 300-850 0.28 1036

nach 870, 2391, 6027,
APR-828 oP 9773 Zyklen 300-850 0.18 9773
APR-810 oP alle 125 Zyklen 300-850 0.28 3000

6.3.2 Ergebnisse der Replika-Versuche an IN100

In Abbildung 6.13 sind die Lebensdauern der Replika-Versuche zusammen mit denen der TMF-Versuche
und der LCF-Versuche dargestellt. Die Lebensdauern der LCF-Versuche staffeln sich erwartungsgemaf
von geringen Lebensdauern bei hohen Temperaturen zu hoheren Lebensdauern bei geringeren Tempe-
raturen. Die TMF-Belastung flhrt zu Lebensdauern, die jeweils unterhalb derer der isothermen Versu-
che bei der entsprechenden Maximaltemperatur der TMF-Versuche liegen. Die Lebensdauern der
Versuche unter IP-TMF Belastung sind hierbei tendenziell geringer als die der Versuche unter OP-TMF
Belastung — die nahezu identisch zu denen der LCF-Versuche bei der entsprechenden Maximaltempera-
tur sind. Dieser Trend scheint sich bei 300-850 °C mit der geringen Dehnungsamplitude umzukehren:
Wahrend der Versuch unter IP-Belastung ein Durchlaufer mit 10000 Zyklen ist, bricht der Versuch bei
OP-Belastung kurz vor Erreichen von 10000 Zyklen. Die Proben, bei denen Replika-Abdriicke genommen
wurden (insbesondere die, die bei 300-950 °C getestet wurden), weisen meist eine geringere Lebens-
dauer auf als die Proben, die ohne Unterbrechung getestet wurden.
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Abbildung 6.13:  Lebensdauern der Replika-Versuche bei 300-850 °C und 300-950 °C im Vergleich zu den nicht
unterbrochenen TMF- und den LCF-Versuchen

6.3.2.1 Einfluss der Temperatur-Dehnungs-Phasenbeziehung und der Maximaltemperatur

Es ist anzumerken, dass im Folgenden jeweils das Wachstum des finalen Hauptrisses, also des Risses, der
auf der letzten Folie die grofite Lange aufweist, ausgewertet wird. Der finale Hauptriss wachst — wie in
Kapitel 6.2 — im Laufe des Versuchs aus mehreren kurzen Rissen zusammen. Alle Rissanteile, die zu
diesem Riss beitragen, werden auf den Folien bei geringerer Zyklenzahl ausgemessen und deren Anteil
senkrecht zur Belastungsrichtung ausgewertet. Fiir den IP-Versuch bei €, nmecn = 0.18 % ist zu erwdhnen,
dass es sich bei diesem Versuch um einen 'Durchlaufer’ mit 10000 Zyklen handelt und die relative
Lebensdauer dariiber bestimmt wird.

Der Einfluss der Phasenbeziehung auf die Art des Risswachstums ist am eindriicklichsten anhand von
Replika-Folien-Abdriicken im Verlauf der Lebensdauer zu erkennen. Exemplarisch sind diese fiir Versu-
che bei 300-850 °C in Abbildung 6.14 dargestellt. Die ausgewerteten Rissbereiche — in diesem Fall des
Hauptrisses — sind griin markiert. Die Rissausbreitung erfolgt im Mittel erwartungsgemaR senkrecht zur
Belastungsrichtung mit lokalen Abweichungen, die bei IP-Belastung starker ausgepragt sind (Abbildung
6.14a und Abbildung 6.14c) als bei OP-Belastung (Abbildung 6.14b und Abbildung 6.14d). Bei IP-
Belastung wachsen die Risse lokal entlang von Dendriten, OP-Belastung bewirkt, dass die Risse weitge-
hend unbeeinflusst durch die Mikrostruktur senkrecht zur Belastungsrichtung wachsen.
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a)
N =1357
Ny =0.14
N =2416
N, =0.24
N =4093
N = 0.41
N = 10000
N = 1.00
b)
N =870
N, =0.09
N = 2391
N =0.24
N = 6027
N =0.62
N =9773
N =1.00
<)
N =126
N =0.12
1000 pm
N =378
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Abbildung 6.14:  Markierte Risse auf Replika-Folien bei unterschiedlichen Lebensdaueranteilen und
T =300-850 °C; a) IP-Versuch bei £ pecn = 0.18 % b) OP-Versuch bei £ yecn, =0.18 %
c) IP-Versuch bei £q 1ecn = 0.28 % d) OP-Versuch bei g5,,, = 0.28 %; bereits veréffentlicht in
Schackert und Schweizer (2022)

In Abbildung 6.15 a und c sind die Risslangen des langsten Risses und in Abbildung 6.15 b und d die
Anzahl der Risse, die zum finalen Hauptriss zusammenwachsen, aufgetragen:

Tendenziell wachst der finale Hauptriss bei IP-Belastung aus mehr Rissen zusammen als bei OP-
Belastung (Abbildung 6.15 b und d). Der langste unter diesen Rissen (Abbildung 6.15 a und c) ist bei
300-950 °C unter IP-Belastung kiirzer als unter OP-Belastung. Bei 300-850 °C ist dies bei kleiner mecha-
nischer Dehnungsamplitude (&, mecn = 0.18 %) ebenso, bei groBer (g4 mecn = 0.28 %) fiihrt IP-Belastung zu
groReren maximalen Risslangen.

Bei vergleichbaren Belastungen fiihrt die hohere Maximaltemperatur zu mehr Rissen. Ebenso ist der
langste unter diesen Rissen langer als der bei niedriger Maximaltemperatur. Ab ca. 80 % der Lebensdau-
er beschleunigt sich bei hoher mechanischer Dehnungsamplitude das Wachstum des langsten Oberfla-
chenrisses bei hoher Maximaltemperatur weiter, wahrend es bei 300-850 °C abnimmt und stagniert. Der
langste Oberflachenriss ist hierbei der finale Oberflachenriss (Rissanzahl = 1).
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Abbildung 6.15:  Entwicklung der Risse, die zum finalen Hauptriss zusammenwachsen; Risslange des langsten
Oberflachenrisses bei a) £; mecn = 0.18 %, €) &g mecn = 0-28 %; Anzahl der Risse bei
b) €4 mech = 0-18 %, d) €qmecn = 0.28 %

6.3.2.2  Einfluss der mechanischen Dehnungsamplitude

In Abbildung 6.16 ist die Langenentwicklung jedes einzelnen Risses, der zum Hauptriss beitragt, pro
Versuch fiir 300-850 °C dargestellt und in Abbildung 6.17 fiir 300-950 °C:

Abbildung 6.15 bis Abbildung 6.17 zeigen, dass sich bei der geringen mechanischen Dehnungsamplitude
weniger Risse bilden als bei der hohen (mit Ausnahme des Versuchs unter OP-Belastung bei 300-850 °C).
Die Rissldngen liegen bei &,0cn = 0.18 % in einem engeren Streuband als bei &, mecn = 0.28 %: Die
kiirzesten der zum Hauptriss beitragenden Risse sind bei &, mecn = 0.18 % langer und die langsten kiirzer
als bei £4.mecn = 0.28 %. Die finalen Hauptrisse bei groBer mechanischer Dehnungsamplitude sind etwa
doppelt so lang wie die finalen Hauptrisse bei kleiner mechanischer Dehnungsamplitude. Der langste
finale Hauptriss entwickelt sich beim OP-Versuch bei 300-950 °C mit der groRen mechanischen Deh-
nungsamplitude.

Wahrend der Versuche bei groBer mechanischer Dehnungsamplitude bilden sich bis zu ca. 50 % der
Lebensdauer kontinuierlich neue Risse, wahrend bei kleiner Amplitude die Rissanzahl monoton ab-
nimmt. Die neu gebildeten Risse sind nicht zwingend kirzer als die kiirzesten existierenden Risse bei
diesem Lebensdaueranteil (vgl. Abbildung 6.15 mit Abbildung 6.16 und Abbildung 6.17)
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Abbildung 6.16: T =300-850 °C: Risslangenentwicklung jedes einzelnen Oberflachenrisses, der zur finalen
Hauptrissldnge beitragt
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Abbildung 6.17: T =300-950 °C: Risslangenentwicklung jedes einzelnen Oberflachenrisses, der zur finalen
Hauptrissldnge beitragt
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6.3.2.3 Allgemeine Beobachtungen zur Schadigungsentwicklung

Analog zu den Untersuchungen an 1.4550 in Abbildung 6.9 wird in Abbildung 6.18 die relative Risslange
Gber die relative Lebensdauer aufgetragen. Abbildung 6.18 ldsst erkennen, dass die Risslangenzunahme
des finalen Hauptrisses bei den Versuchen mit T = 300-950 °C anndhernd konstant ist (auBer beim
Versuch mit IP-Belastung und &g mecn = 0.18 %), wahrend sie bei T = 300-850 °C mit zunehmender
Zyklenzahl abnimmt (aulRer beim Versuch mit OP-Belastung und &, pmecn = 0.18 %). Bei den Versuchen mit
T = 300-850 °C sind beim ersten Replika-Abdruck bereits mehr als 20 % der endgiltigen Risslange
vorhanden und nach 50 % der Lebensdauer sind 80 % der endgliltigen Risslange erreicht. Bei den Versu-
chen mit T = 300-950 °C sind hingegen 80 % der Lebensdauer erforderlich, um in Summe 80 % der
endgiltigen Risslange zu erzeugen.
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Abbildung 6.18:  Risswachstum der Summe aller Oberflachenrisse, die zum finalen Hauptriss fiihren, normiert auf
die finale Hauptrisslange fiir Risswachstum unter TMF an IN100

Auf den Replika-Folien, die wahrend der Versuche generiert werden, kann nicht nur das Risswachstum
verfolgt werden, sondern es kdnnen auch Beobachtungen zur Schadigungsentwicklung neben dem
Hauptriss und zur Rissentstehung gemacht werden. Beispielhafte Ausschnitte aus Replika-Folien bei 300-
950 °C sind in Abbildung 6.19 dargestellt.

Wahrend der IP-Versuche bei & ,ecn = 0.18 % entstehen Sekundarrisse hauptsachlich in der Nahe des
Hauptrisses. Dementsprechend wird eine geringe Rissdichte in anderen Bereichen der Probenoberflache
beobachtet.

Fir die IP-Versuche bei £, e = 0.28 % kann beobachtet werden, dass der Riss im Verlauf des Versuchs
urspriinglich stark geschwungene Risspfade abkirzt und im weiteren Versuchsverlauf senkrecht zur
Belastungsrichtung wachst. Des Weiteren sind am Ende der Lebensdauer aulRer dem Hauptriss mehrere
deutlich sichtbare Risse entlang des Gussgefiiges zu erkennen.

Auf dem ersten Replika-Abdruck der OP-Versuche bei &, mecn = 0.18 %, sind Risse zu sehen, die bereits
mehrere hundert Mikrometer lang sind (ldnger als die Risse, die den finalen Hauptriss bilden, zu diesem
Zeitpunkt), aber nicht zum finalen Hauptriss flihren oder beitragen. Auf dem letzten Abdruck sind neben
dem Hauptriss mehrere Risse mit einer Ladnge von einigen 100 um zu sehen.

Bei den OP-Versuchen mit £, ecn = 0.28 % bilden sich bei geringen Lebensdaueranteilen klaffende Risse
senkrecht zur Belastungsrichtung, die im weiteren Versuchsverlauf nicht merklich wachsen. Am Ende
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des Versuchs hat sich in stark verformten Probenbereichen — bedingt durch mikrostrukturelle Einfllisse —
ein dichtes Rissnetzwerk entwickelt.

Die Rissinitiierung erfolgt meist an oder zwischen Karbiden auf den Korngrenzen und zwischen Dendri-
ten. Danach waéchst der Riss zunachst hauptsachlich entlang von Korngrenzen und interdendritischen
Bereichen, die senkrecht zur Belastungsrichtung ausgerichtet sind.

IP mit

€ =0.28%

a,mech —

IP mit

€ =0.18%

a,mech —

OP mit
€, mech = 0.28%

OP mit
&, mech = 0.18 %
1RPE, mecn = 0-28 % OP, €, mech =0.28 %
N, = 0:36 N, =0.13
Allgemeine
Beobachtungen

Abbildung 6.19:  Beobachtungen zur Rissentstehung und zum Risswachstum wahrend der Replika-Versuche bei
T =300-950 °C; bereits veroffentlicht in Schackert und Schweizer (2022)

Die Proben der Versuche bei 300-850 °C werden fiir die Aufnahme der Bruchflachen nach Beendigung
des Versuchs bis zum Bruch bei Raumtemperatur mit Rs=0 ermudet. In Abbildung 6.20 sind die unter
dem Stereomikroskop aufgenommenen Bruchflachen dargestellt. Da der Versuch unter IP-Belastung mit
Eamech = 0.18 % ein Durchldufer ist und die wdhrend des Versuchs entstandene Schadigung nicht zu
einem Bruch an der Stelle des Anrisses fihrt (kein oxidierter Bereich sichtbar), ist diese Bruchflache
nicht dargestellt. Fiir IP- und OP-Belastung ist anhand der Bruchflachen ein unterschiedliches Risswachs-
tumsverhalten erkennbar: Wahrend OP-Belastung zu einer glatten Bruchflache mit elliptischem Ermu-
dungsriss fihrt (Abbildung 6.20a und b), flhrt IP-Belastung zu einer zerkllfteten Bruchflaiche mit Rissen
auf unterschiedlichen Tiefenebenen (Abbildung 6.20c). Die Anrisse sind nicht elliptisch.
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Abbildung 6.20:  Bruchflachen der Replika-Versuche bei 300-850 °C unter dem Stereomikroskop;

a) OP, &4 mech = 0.18 %, b) OP, €4 mecn = 0.28 %, ¢) IP, €qme  =0.28%

Die unter dem Stereomikroskop aufgenommen Bruchfldchen der Versuche bei 300-950 °C sind in Abbil-
dung 6.21 dargestellt. Es muss bericksichtigt werden, dass einige der Proben nach Erreichen der Le-
bensdauer weiter unter Versuchsbedingungen zykliert werden, da ein Spannungsabfall wahrend der
Versuchsdurchfiihrung nicht eindeutig sichtbar ist. Die Anzahl der Zyklen, bei denen die Lebensdauer
entsprechend dem Spannungsabfall erreicht ist und die Zyklenzahl, bei der der Versuch beendet wird,
sind in Tabelle 6.3 aufgefiihrt. Teilweise brechen die Proben bereits beim Ausbau aus der Priifmaschine,
die restlichen Proben werden aufgebrochen.

Tabelle 6.3:  Zyklenzahlen fiir die Replika-Versuche bei 300-950 °C
e e Zyklenzahl bei Lebensdauer Gewahltes Zyklenintervall fur die Ver-
Versuchsende suchsunterbrechungen
a) IP, €gmech = 0.18 % 550 350 50
b) OP, €4.mech =0.18 % 1300* 1300 300
) IP, €gmech =0.28 % 150 130 10
d) OP, €4 mech =0.28 % 450 370 50

Bei den Bruchflachen der OP-Versuche (Abbildung 6.21b und d) ist ein Bruchausgang und ein halbellipti-
scher Risswachstumsbereich erkennbar, wahrend dies bei den IP-Versuchen (Abbildung 6.21a und c)
nicht der Fall ist. Die Ermiidungsbruchflachen (dunklere Bereiche) der IP-Versuche sind zerkliiftet und
ungleichmaRig gewachsen.
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Abbildung 6.21:  Bruchflachen der Replika-Versuche bei 300-950 °C unter dem Stereomikroskop;
a) IP, €q.mecn = 0.18 %, b) OP, &4 mecn = 0.18 %, €) IP, €q.mecn = 0.28 %, d) OP, &4 mecn = 0.28 %;
bereits veroffentlicht in Schackert und Schweizer (2022)

Die in Abbildung 6.21 durch rote Rechtecke markierten Bereiche, die sich in der Nahe der im REM durch
die Orientierung der Schwingstreifen erkennbaren Rissinitiierungsstelle befinden und in einer Tiefe von
etwa 500 um unter der Probenoberflache liegen, werden unter dem REM mit dem Riickstreuelektronen
(BSE)-Detektor analysiert, siehe Abbildung 6.22. Die Bruchflichen der OP-Versuche weisen
Schwingstreifen auf (Abbildung 6.22b und d), wadhrend die Bruchflaiche des IP-Versuchs bei hoher
mechanischer Dehnungsamplitude einen aufgrund der starken Oxidation nicht eindeutig
identifizierbaren Bruch aufweist (Abbildung 6.22c). Die Bruchfliche des IP-Versuchs bei niedriger
mechanischer Dehnungsamplitude ist deutlich weniger oxidiert und weist Gberwiegend Anzeichen von
Wabenbruch auf (Abbildung 6.22a).
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Abbildung 6.22:  Detail der Bruchflachen der Replika-Versuche bei 300-950 °C unter dem REM mit BSE-Detektor
aufgenommen; a) IP, &4 mecn = 0.28 %, b) OP, €4 mec =0.28 %, €) IP, £4 mecn = 0.18 %, d) OP,
£a,mech = 0.18 %; bereits veréffentlicht in Schackert und Schweizer (2022)

6.3.3 Zusammenfassung: Schadigungsentwicklung von IN100 unter TMF

Ebenso wie fiir 1.4550 bei isothermer Belastung kann fiir IN100 unter TMF festgestellt werden, dass das
Wachstum und Zusammenwachsen mehrerer Risse lebensdauerbestimmend ist. Bei allen untersuchten
Prifbedingungen wachst der finale Hauptriss aus mehreren teilweise sehr kurzen Anfangsrissen zusam-
men, die wahrend der ersten ca. 40-50 % der Lebensdauer der Probe entstehen. Die Anzahl der Risse
nimmt im Laufe der Lebensdauer ab und in den letzten 15-20 % der Lebensdauer wachst der Hauptriss
als ein Riss. Wobei bei T = 300-850 °C nur ein unmerkliches Oberflachenrisswachstum beobachtbar ist,
auler bei OP-Belastung mit &, mecn = 0.18 %. Dieses Verhalten ist auch im Ansatz fiir die Versuche bei
300-950 °C und kleiner mechanischer Dehnungsamplitude festzustellen.

Moglicherweise kann ein unmerkliches Oberflachenrisswachstum gegen Ende des Versuchs auch fiir die
Versuche beobachtet werden, deren finale Hauptrisse dieses Verhalten nicht aufweisen, wenn die
Risslangenentwicklung eines anderen Risses auf dieser Probe mit dhnlicher finaler Hauptrisslange
ausgewertet wird. Exemplarische Risswachstumsauswertungen von zwei Rissen mit dhnlichen finalen
Hauptrisslangen bei T = 300-850 °C legen dies nahe (siehe Abbildung 6.23). Diese Beobachtung legt auch
die Vermutung nahe, dass sich mehrere Risse mit dhnlichen finalen Hauptrisslangen im Laufe des Ver-
suchs gegenseitig die Rissantriebskraft nehmen kénnten.
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Abbildung 6.23:  Risswachstum zweier Risse mit dhnlicher finaler Hauptrisslange bei OP-Belastung, 300-850 °C
und €g mecn =0.28 %

Das unmerkliche Risswachstum des Hauptrisses gegen Ende des Versuchs, wenn nur noch ein Riss zu
beobachten ist, konnte zu der Annahme fiihren, dass sich die Rissfront des Hauptrisses aus Einzelrissen
neu bildet und dann hauptsachlich in die Tiefe des Probekorpers wachst.

Hohe mechanische Dehnungen und maximale Temperaturen fiihren tendenziell zu mehr Rissen als
geringe mechanische Dehnungen und Temperaturen. Hierbei fiihrt IP-Belastung zu mehr Rissen und
einem tendenziell kiirzeren ldngsten Riss unter den Rissen, die zum finalen Hauptriss zusammenwach-
sen, als OP-Belastung.

6.4 Modellbildung zum Mehrfachrisswachstum und der
Risskoaleszenz

Beim Wachstum einzelner Risse ist die Risslangenentwicklung typischerweise exponentiell. Da in den
beiden untersuchten Fallen - an 1.4550 unter isothermen Bedingungen fiir zwei unterschiedliche Korn-
groRen und an IN100 unter TMF-Bedingungen mit Variation der Maximaltemperatur, Phasenbeziehung
und mechanischer Dehnungsamplitude - eine lineare Entwicklung des Risslangenzuwachses bzw. ein sich
im Laufe des Versuchs verlangsamender Risslangenzuwachs beobachtbar ist, scheinen zuséatzliche
Mechanismen das Wachstum zu bestimmen. Da im Versuchsverlauf mehrere Risse beobachtbar sind,
die zum finalen Hauptriss zusammenwachsen, liegt die Vermutung nahe, dass das Mehrfachrisswachs-
tum zum beobachtbaren Schadigungsverlauf fihrt.

Abbildung 6.24 zeigt schematisch das Zusammenwachsen zweier coplanarer, halbkreisformiger Risse.

Das hier vorgeschlagene Modell beschreibt zusammengewachsene Risse, bis der neue Riss halbkreis-
formig ist, als einen halbelliptischen Oberflachenriss. Zum Zeitpunkt des Zusammenwachsens ist die
neue Oberflachenrisslange
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6 Mehrfachrisswachstum

200w = TS0 2 (6.1)

Fir die neue Risstiefe a,,,, wird angenommen, dass sie der kleinsten der zusammenwachsenden Risse
entspricht:

Apew = min(alr ey an,coales) (6.2)

2cnew
2¢, 2¢,

ZINE P,

Abbildung 6.24:  Schematische Darstellung des Koaleszenzprozesses zweier Risse

Das weitere Wachstum wird mit Hilfe des Spannungsintensitatsfaktors bzw. des zyklischen J-Integrals
fur halbelliptische Risse berechnet (siehe Kapitel 6.4.1). Nachdem zwei Risse zusammengewachsen sind,
verlangsamt sich das Oberflachenrisswachstum, da der Riss in Tiefenrichtung die groRere Triebkraft
aufweist und deswegen zundchst in Tiefenrichtung wachst. Sobald der zusammengewachsene Riss
halbkreisformig ist (c/a = 1), wachst er sowohl an der Oberflache, als auch in Tiefenrichtung gleich
schnell.

Als Anfangsbedingung werden die experimentell bestimmten Risslangen und deren Reihenfolge bei
maximaler Rissanzahl genutzt. Die Risse werden als gleichverteilt und coplanar angenommen. Die
Neubildung von Rissen wahrend des Versuchsverlaufs ist nicht im Modell enthalten. Da aber das Riss-
wachstum ausgehend von der maximal im Experiment gemessenen Anzahl an Rissen startet, sollte
dieser Aspekt fir die Modellbildung vernachlassigbar sein. Die verwendeten Lasten sind die im Versuch
fir den stabilisierten Werkstoffzustand gemessenen Lasten. Die Berechnung wird beendet, wenn die im
Versuch gemessene Endrisslange mindestens erreicht ist und ein einziger Riss verbleibt. Fiir die Bestim-
mung der berechneten relativen Risslange wird die finale berechnete Risslange genutzt, die sich unter
Verwendung des Abbruchkriteriums ergibt. Eine Programmierung des Algorithmus erfolgte in Python.

6.4.1 Elliptische Risse

Fir die nachfolgenden Erlauterungen gilt die Annahme von reinem Zug normal zum Riss. Der Span-
nungsintensitatsfaktor fiir elliptische Risse mit der kleinen Halbachse a und der groRen Halbachse ¢ im
unendlichen Kérper kann nach Pan und Lin (2005) als Funktion des Winkels ¢ bestimmt werden als

K =0 g—“ fo (6.3)
el

mit der Winkelfunktion
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fo= [(%)2 cos?(¢) + sin? (qo)]Z (6.4)

fUr% < 1 und dem elastischen Defektformfaktor Q,;, der ndherungsweise durch

JQu = J 1+ 1.464 (9165 (6.5)

bestimmt werden kann. Hiermit ist der maximale Wert fiir K; am Punkt D in Abbildung 6.25 zu finden
(andem f, = 1ist):

KD =0 g_a (6'6)
\J el

und der minimale Wert am Punkt E (an dem f,, = \/% ist):

K. =g |™ |2 (6.7)
E— g Qe €

a

L
S~

A
v

l¢
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Abbildung 6.25:  Schematische Darstellung eines elliptischen Risses

Zur Ubertragung dieser Lésungen auf ein elastisch-plastisches Material werden die bekannten Lésungen
zur Berechnung von ACTOD,f aus Gleichung (2.35) genutzt. Der elastische Anteil wird Uber Gleichung
(6.3) berechnet. Zur Berechnung des Defektformfaktors fiir den plastischen Anteil werden die plasti-
schen Grenzfalle fiir einen kreisformigen Riss und einen Riss unter ebener Dehnung nach He und Hutch-

inson (1981) interpoliert. Dies fihrt mitn — ﬁ auf den plastischen Defektformfaktor

2 a 1.65 .
Qpl=1+<? ’3+$—1>(Z) (6.8)

Da der Exponent des Verhdltnisses aus Risstiefe zu Oberfldchenrissldnge und die Winkelfunktion f,, fur
den plastischen Grenzfall nicht bekannt sind, werden die gleichen Werte wie fiir den elastischen Fall
gewahlt. Somit lautet AJ, ¢, das fur die Berechnung von ACTOD, ¢ verwendet wird:

_ Aa’efszL' 3_71:AO'A£pl) 2 (6-9)
A]Eff_< E Qg + 4 NQpl f(p a
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6 Mehrfachrisswachstum

Eine Multiplikation mit dem Quadrat des Korrekturfaktors 1.12 nach Riedel (1987) fiihrt auf die Losung
fir halbelliptische Oberflachenrisse.

6.4.2 Anwendung des Multirissmodells fiir 1.4550 unter isothermer
Belastung

Als Parameter zur Bewertung des Risswachstums unter isothermen Bedingungen an 1.4550 wird die
zyklische Rissspitzen6ffnung ACTOD genutzt, die eine Bewertung von elastisch-plastischem Material-
verhalten, wie es wahrend der Kurzrisswachstumsversuche beobachtet wird, erméglicht. Das Lebens-
dauermodell ist das gleiche, das in Kapitel 5.7 genutzt wird. Fiir die Berechnungen werden die zyklischen
mechanischen Materialparameter aus Tabelle 5.4 und die in Kapitel 5.7 bestimmten Werte fur die
Mikrostrukturldnge [, nach El Haddad und den Schwellenwert ACTOD,;, genutzt. Fir die Risswachs-
tumsberechnung werden das gleiche 8 und B wie in Kapitel 5.7.1 genutzt.. ACTOD wird nach Gleichung
(2.35) unter Anwendung von Gleichung (6.9) fir jeweils den auf- und absteigenden Hystereseast einer
reprasentativen Hysterese bei stabilisiertem Materialverhalten berechnet und gemittelt.

Die maximale Rissanzahl ist bei 40-49 % der finalen Lebensdauer erreicht (Abbildung 6.7b). Die verwen-
deten Eingabeparameter diesbeziiglich sind in Tabelle 6.4 gegeben.

Tabelle 6.4: Eingabeparameter fiir das Multirissmodell, generiert durch Kurzrisswachstumsversuche an 1.4550

bei 180 °C
Priifbedingung maximale Rissanzahl Lebensdaueranteil Endrisslange [um]
Grundwerkstoff, £, =0.35 % 24 0.49 7298.8
Grundwerkstoff, £, =0.5% 84 0.47 9012.7
gegleebelt, €, =0.35% 21 0.39 5165.6
gegleebelt, ¢, =0.5% 62 0.43 11829.3

Die Berechnung fiihrt zu dem in Abbildung 6.26 dargestellten aufsummierten Risswachstum im Ver-
gleich zum gemessenen. Die Modellergebnisse passen hinsichtlich der relativen Lage zueinander und der
Kurvenform zu den experimentellen Ergebnissen. Bei den Versuchen steigt die Risslange vom vorletzten
zum letzten Replika-Abdruck sprunghaft an. Der Hauptriss wéachst in diesem Zeitraum ohne Zusammen-
wachsen von existierenden Rissen. Die berechneten Kurven zeigen dieses Verhalten nicht, sondern
einen kontinuierlichen Anstieg.
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Abbildung 6.26:  Experimentell ermitteltes und berechnetes Risswachstum der Summe aller Oberfldachenrisse, die
zum finalen Hauptriss flihren, normiert auf die finale Hauptrisslange; 1.4550 bei 180 °C

Der Vergleich der experimentell ausgewerteten zu den berechneten einzelnen Rissen, die zum finalen
Hauptriss zusammenwachsen hinsichtlich langstem dieser Risse und Anzahl, ist in Abbildung 6.27 darge-
stellt. Fiir diese beiden Parameter passt die Berechnung zu den experimentell ermittelten Werten,
wobei die berechneten maximalen Oberflachenrisslingen des gegleebelten Werkstoffzustands im
Vergleich zu den gemessenen tendenziell zu hoch liegen.
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Abbildung 6.27:  Berechnete im Vergleich zu gemessener Entwicklung der Risse, die zum finalen Hauptriss
zusammenwachsen; a) Risslange des langsten Oberflachenrisses b) Anzahl der Risse

Eine Auswertung hinsichtlich der Lebensdauer zeigt, dass die berechneten im Vergleich zu gemessenen
Lebensdauern in einem Streuband von Faktor 3 liegen (Abbildung 6.28). Die berechneten Lebensdauern
liegen auf der konservativen Seite.
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Abbildung 6.28:  Vergleich berechnete und experimentell ermittelte Lebensdauern fiir Replika-Versuche an
1.4550 bei 180 °C

6.4.3 Anwendung des Multirissmodells fiir IN100 unter TMF-Belastung

Der eingesetzte bruchmechanische Parameter zur Risswachstumsberechnung von IN100 unter aniso-
thermen Bedingungen ist der Schadigungsparameter Dyyr nach Gleichung (2.40), der zeitabhangige
Effekte und die Last-Temperatur-Beziehung zusétzlich zu elastisch-plastischem Materialverhalten be-
wertet. Drvr wird nach Gleichung (2.40) jeweils fir den auf- und absteigenden Hystereseast einer
reprasentativen Hysterese bei stabilisiertem Materialverhalten bestimmt und dann gemittelt. Zur
Berechnung der Rissoffnungsspannung wird das modifiziertes FlieRstreifenmodell von Fischer et al.
(2016) basierend auf Newman (1984) nach Gleichung (4.4) genutzt. Fiir die nachfolgenden Auswertun-
gen wird aryr =1 gewdhlt. Da das FlieRstreifenmodell nach Newman auf einer zyklischen FlieBgrenze
bei &, = 0 % beruht, die fur die Berechnungen genutzte zyklische FlieRgrenze jedoch bei ,, = 0.2 %

ausgewertet wird, wird ein Skalierungsfaktor nach Eckmann (2015), der anhand isothermer Versuche

Ucy(eplzo.ooz)

Uber die Beziehung { = u { = 0.4 angepasst ist, zu den FlieBgrenzen im Zug und Druck

ocy(ep1=0)
multipliziert. Flr die Berechnung werden die mechanischen Materialparameter aus Tabelle 4.5 und die
Kriechparameter aus Tabelle 4.6 genutzt. a,.r aus Gleichung (2.41) wird durch Anpassung an isotherme
Versuchsdaten zu a,.¢ = 3-10*° bestimmt. Fiir die Berechnung des Risswachstums werden das gleiche 8
und B genutzt, wie in Kapitel 4.7.

Die maximale Rissanzahl ist bei ca. 30-40 % der Lebensdauer erreicht (Abbildung 6.15). Die verwendeten
Eingabeparameter diesbezliglich sind in Tabelle 6.5 angegeben.
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Tabelle 6.5: Eingabeparameter fiir das Multirissmodell, generiert durch Kurzrisswachstumsversu-
che an IN100 unter TMF-Belastung

Priifbedingung maximale Lebensdaueranteil Endrisslange [um]
Rissanzahl

IP, £g.mech = 0.28 % 19 0.12 3375.2

300-850 °C OP, &g.mech =0.28 %. 12 0.08 2476.1
IP, £gmech =0.18 % 4 0.14 1614.9

OP, &g.mech =0.18 %. 3 0.09 4755.0

IP, £5,mech=0.28 % 23 0.23 5563.1

300-950 °C OP, €4mech=0.28 %. 20 0.25 6684.6
IP, £5.mech=0.18 % 15 0.29 2251.2

OP, £4.mech=0.18 %. 5 0.25 3684.1

Das berechnete im Vergleich zum gemessenen Risswachstum ist in Abbildung 6.29 aufgeteilt nach
Maximaltemperaturen dargestellt. Die berechnete Entwicklung der relativen Risslange passt zu der
experimentell ermittelten. Fiir den Versuch bei OP-Belastung mit &, ecn = 0.18 % bei 300-850 °C ist im
Vergleich zu den anderen Versuchen ein auffallend anderer Verlauf der Schadigungsentwicklung zu
beobachten, was darauf zuriickgefiihrt werden kann, dass Einzelrisswachstum dominiert. Dieser kann
mit dem Modell nachgebildet werden, wobei die exponentielle Entwicklung zu stark ausfallt. Ebenso
verhdlt es sich bei dem Versuch unter IP-Belastung mit &, mecn = 0.18 % bei 300-950 °C: Der auffallend
andere Verlauf im Vergleich zu den anderen Versuchen, der dadurch bedingt ist, dass viele Risse inner-
halb weniger Zyklen bei geringer relativer Lebensdauer zusammenwachsen und so bereits bei geringer
relativer Lebensdauer zu einer hohen relativen Risslange fiihren, kann ebenfalls durch das Modell
nachgebildet werden.
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Abbildung 6.29:  Experimentell ermitteltes und berechnetes Risswachstum der Summe aller Oberflachenrisse, die
zum finalen Hauptriss flihren, normiert auf die finale Hauptrisslange; IN100 unter TMF-Belastung

Die berechnete im Vergleich zur experimentellen Entwicklung der Anzahl der zum finalen Hauptriss
zusammenwachsenden und die langsten Oberflachenrisse im Verlauf der relativen Lebensdauer sind in
Abbildung 6.30 dargestellt. Die Entwicklung der untersuchten Parameter kann durch das Modell nach-
gebildet werden, wobei die Risslangenentwicklung des maximalen Oberflachenrisses fiir OP-Belastung
Mit €gmech = 0.18 % bei 300-850 °C und IP-Belastung mit £ ,ecn = 0.28 % bei 300-950 °C vom Modell zu
langsam vorhergesagt wird.
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Abbildung 6.30:  Berechnete im Vergleich zu gemessener Entwicklung der Risse, die zum finalen Hauptriss
zusammenwachsen; Rissldnge des ldngsten Oberflachenrisses bei a) £, mecn =0.18 %,
€) Eamecn = 0.28 %; Anzahl der Risse bei b) €4 1mecn = 0.18 %, d) €4 mech = 0.28 %

Die Lebensdauern werden ausgehend von den experimentell ermittelten Rissparametern bei maximaler
Rissanzahl berechnet. Der Lebensdaueranteil, der bei der maximalen Rissanzahl erreicht ist, wird an-
schliefend hinzu addiert. Die so berechneten im Vergleich zu den experimentell ermittelten Lebensdau-
ern gruppieren sich mit Ausnahme der Versuche bei 300-950 °C bei kleiner mechanischer Dehnungs-
amplitude in einem Streuband von Faktor 3 (Abbildung 6.31). Die Versuche, die die Ausnahme bilden,
liegen innerhalb eines Streubandes von Faktor 5. Die Lebensdauern bei T4, = 950 °C liegen tendenziell
auf der nicht-konservativen Seite, die Lebensdauern bei T,,,, = 850 °C auf der konservativen Seite.
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Abbildung 6.31:  Vergleich berechnete und experimentell ermittelte Lebensdauern fiir Replika-Versuche an IN100

calc

unter TMF-Belastung

6.5 Zusammenfassung und Diskussion

Anhand zweier Werkstoffe - dem austenitischen rostfreien Edelstahl 1.4550 und dem Nickelbasis-
Gusswerkstoff IN100 - wurde das Kurzrisswachstum unter unterschiedlichen Ermiidungsbelastungen
mithilfe der Replika-Technik untersucht. Bei 1.4550 wurde der Einfluss zweier unterschiedlicher Korn-
grolRen und Dehnungsamplituden bei 180 °C untersucht. Bei IN100 liegt der Fokus der Risswachstums-
untersuchungen auf unterschiedlichen Einflussfaktoren von TMF-Belastung (Phasenbeziehung, maxima-
le Temperatur und mechanische Dehnungsamplitude). Fur alle untersuchten Fille kann beobachtet
werden, dass der finale zum Versagen fihrende Hauptriss aus mehreren Rissen zusammenwachst, was
zu einer untypischen Schadigungsentwicklung flihrt: typischerweise verlauft Einzelrisswachstum expo-
nentiell, in den untersuchten Fallen entwickelt sich die Schadigung jedoch linear oder mit zunehmender
Risslange verlangsamend.

Das entwickelte Modell ist in der Lage, die experimentellen Beobachtungen nachzubilden und stellt
diese anhand der fir jeden Zyklus berechneten Risslangen und —tiefen eindriicklich dar: das Zusam-
menwachsen zweier Risse flhrt zu einer Verlangsamung des Oberflachenrisswachstums. Dies ist darauf
zuriickzufihren, dass sich nach dem Zusammenwachsen eine neue Rissfront in die Probentiefe bildet.

Fir die Modellbildung werden einige vereinfachende Annahmen getroffen. Es wird eine Gleichverteilung
der Risse entlang einer Geraden mit der Lange der finalen Hauptrisslange angenommen. Hierbei werden
mehrere Aspekte vernachlassigt: Die Risse sind nur ansatzweise gleichverteilt, der finale Hauptriss
weicht je nach Belastung starker oder weniger stark von einer Geraden ab und die Probenoberflache ist
gekrimmt, was bei der finalen Hauptrisslange von Bedeutung sein konnte. Als EingabegroRen werden
unter anderem bei maximaler Rissanzahl die im Versuch ermittelten Risslangen und deren Anordnung
genutzt. Als nachster Schritt kbnnen bei maximaler Rissanzahl aus einer Verteilungsfunktion, die Gber
die gemessenen Risslangen gebildet wird, Gber die jeweilige gemessene Anzahl an Rissen Risslangen
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ermittelt werden und damit das Risswachstum berechnet. Die Anordnung der Risse spielt bei wenigen
Rissen eine grofRere Rolle als bei vielen. Dies zeigt sich sowohl in der berechneten Schadigungsentwick-
lung (Abbildung 6.32a), als auch in der berechneten Lebensdauer (Abbildung 6.32b).
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Abbildung 6.32:  Berechnung aus zehn zufalligen Anordnungen der gemessenen Risslangen tber die Lebensdauer
an 1.4550: a) Schadigungsentwicklung b) Lebensdauern

Die zahlreichen Anrisse auf der Probenoberflache, die nicht zum Hauptriss beitragen, werden in dem
bisherigen Modell vernachlassigt. Vermutlich tragen diese Risse bedingt zum Versagen des Materials
bei, den dominierenden Anteil tragt jedoch - wie aus den Schwingbruchflachen zu schlieRen ist - der
Hauptriss. Es ist davon auszugehen, dass dieser die Schadigungsentwicklung dominiert, sobald er eine
gewisse Lange erreicht hat und die grofSte Rissfortschrittskraft aufweist.

Zur Erweiterung des Kurzrisswachstumsmodells hinsichtlich unterschiedlicher Gefiligezustande konnte
z.B. die Hall-Petch-Beziehung zur Ermittlung der Werkstoffparameter von unterschiedlichen Gefligezu-
standen genutzt werden. Des Weiteren zeigt das beobachtete Risswachstum an CC-Proben bei 950 °C an
Luft im Vergleich zu Vakuum, dass Oxidationseffekte eine wichtige Rolle spielen (Abbildung 4.8). Ein
zusatzlicher Schadigungsterm, der Oxidation mit einbezieht, wie ihn z.B. Schlesinger (2014) nutzte,
kénnte die nicht-konservative Vorhersage fiir Kurzrisswachstumsversuche bei 300-950 °C eventuell
andern. Eine starkere Oxidation bei einer Maximaltemperatur von 950 °C im Vergleich zu 850 °C konnte
wahrend der Risswachstumsuntersuchungen an der Probenflache beobachtet werden.

Rissinitiierung wird im Modell bisher nicht beriicksichtigt. Dass die individuelle Schadigungsentwicklung
so gut mit dem Modell nachgebildet werden kann, ist unter anderem darauf zuriickzufiihren, dass die
experimentell ermittelten Rissanzahlen und deren Lange und Anordnung als Eingabeparameter vorge-
geben werden. Dementsprechend scheinen die genannten vernachlassigten Aspekte eine untergeordne-
te Rolle fiir die Modellbildung zu spielen. Jedoch bleibt die Frage zu klaren, welche Effekte die unter-
schiedlichen Rissinitiierungsverhalten bei unterschiedlichen Belastungen hervorrufen. Die beobachteten
Zusammenhadnge zwischen Mikrostruktur bzw. Phasenbeziehung, mechanischer Dehnungsamplitude
und Maximaltemperatur und initiierter Rissanzahl und deren Ldngen ist nicht im Modell enthalten.
Weitere Arbeiten sollten sich den Mechanismen hinter der Rissinitiierung widmen, nachdem das entwi-
ckelte Modell das Risswachstum gut beschreiben kann und die wesentlichen Aspekte davon abzubilden

scheint.
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7 Zusammenfassung und Ausblick

Unterschiedliche Aspekte des Risswachstums wurden in der vorliegenden Arbeit anhand zweier Werk-
stoffe untersucht. An der grobkornigen Nickelbasis Gusslegierung IN100 wurde das Langrisswachstum
unter TMF-Belastung untersucht und ein Modell entwickelt, das das Wachstum auf Basis elastischer und
zeitabhdngiger Effekte beschreiben kann. Fiir den austenitischen rostfreien Edelstahl 1.4550 wurde
anhand von FE-Rechnungen ein Faktor, der das Ermiidungsrisswisswachstum an Schweifndhten unter
isothermer Belastung risslangenabhangig beschleunigt, berechnet. An beiden zuvor genannten Werk-
stoffen wurden Replika-Versuche zur Untersuchung der Rissinitiierung, des Kurzrisswachstums und der
Schadigungsentwicklung durchgefiihrt und ein bruchmechanisches Modell zur Beschreibung des beo-
bachteten Mehrfachrisswachstums entwickelt.

Der Einfluss unterschiedlicher Parameter auf das Langrisswachstum der Nickelbasis Gusslegierung IN100
unter thermomechanischer Ermidung wurde anhand von Eckanrissproben untersucht. Eine Variation
der Kraft-Temperatur-Phasenbeziehung, der maximalen Temperatur, des Spannungsverhaltnisses und
von Haltezeiten zeigte, dass das Spannungsverhéltnis den grofRten Einfluss auf das Langrisswachstum
hat. Jedoch zeigten auch die anderen Parameter teilweise einen deutlichen Einfluss auf das Risswachs-
tum. Je nach Einsatzort des Werkstoffs und Ort am Bauteil kénnen unterschiedliche Phasenbeziehungen
wirken. Die Phasenbeziehung wurde zwischen IP- OP- CD- und CCD-Beziehung variiert. Als Tempera-
turzyklus wurden 300-850 °C und 300-950 °C gewahlt. Das Spannungsverhaltnis wurde bei 300-950 °C
und OP-Belastung zwischen R; = -0.3 und R, = -1 variiert und bei IP-Belastung zwischen R, = -1 und
R, =-4. Der Einfluss einer Haltezeit von 300 s bei maximaler Temperatur wurde anhand von IP- und OP-
Belastung bei 300-850 °C untersucht. Zur Einordnung des Risswachstums unter TMF wurden isotherme
Versuche bei den Extremaltemperaturen der TMF-Versuche - 300, 850 und 950 °C - durchgefiihrt.
Basierend auf der zyklischen Rissspitzenoffnung wurde ein Modell zur Berechnung des Risswachstums
unter elastischer und zeitabhangiger Belastung entwickelt. Das Modell bezieht den Phasenwinkel ber
einen zusatzlichen Faktor mit ein. Gegenstand zukiinftiger Forschungen kénnte der Einfluss des Riss-
schlieens auf das Risswachstum unter TMF sein. Dies kdnnte sowohl experimentell als auch durch FE-
Simulationen erfolgen. Ebenso konnte die schadigende Wirkung von Oxidationseffekten (iber einen
zusatzlichen Schadigungsterm einbezogen werden. Da sich das Risswachstum bei der IP-Belastung stark
an der Mikrostruktur orientiert, konnten Mikrostrukturmerkmale wie der Sekundardendritenarmab-
stand in eine Modellerweiterung einbezogen werden.

Zur Berechnung des Risswachstums an Schweillndhten wurde mithilfe von FE-Rechnungen ein risslan-
genabhangiger Uberhdhungsfaktor bestimmt. Hierfiir kamen Versuchsdaten von glatten Proben aus
zwei Werkstoffzustanden von 1.4550 zum Einsatz und Kurzrisswachstumsdaten des Grundwerkstoffzu-
stands bei Raumtemperatur. Anhand von metallografischen Schliffen geprifter Schweillproben wurde
der Rissausgang und —verlauf durch die geschweillte Probe identifiziert. Der experimentell beobachtete
Risspfad wurde fiir die Berechnungen genutzt. In das FE-Modell wurden unterschiedlich lange — modell-
bedingt umlaufende — Risse eingebracht und jeweils das J-Integral bestimmt. Die Rechnungen waren
wenig rechenzeitintensiv und einfach durchzufiihren, da keine typischen FE-Risswachstumsrechnungen
durchgefiihrt wurden. Schlussendlich wurde Gber den Vergleich mit den Ergebnissen der FE-Rechnungen
an einer glatten Grundwerkstoffprobe ein Uberhdhungsfaktor bestimmt, der sowohl| die SchweiBnaht-
liberhohung als auch die Effekte durch die unterschiedlichen Gefligezustdnde im Bereich der SchweiR-
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7 Zusammenfassung und Ausblick

naht abbildet. Im Gegensatz zu den in der Literatur meist genutzten Uberhéhungsfaktoren ist der hier
ermittelte risslangenabhangig. Dies kann fiir Rissfortschrittsrechnungen, bei denen insbesondere das
Wachstum kurzer Risse relevant ist, von Vorteil sein, da die rissfortschrittserhéhende Wirkung mit
gemittelten Faktoren damit tendenziell unterschatzt wird. In dem untersuchten Temperatur- und
Belastungsbereich ist der Uberhéhungsfaktor unabhingig von Temperatur und weitgehend unabhingig
von der aufgebrachten Belastung. Modellbedingt kann davon ausgegangen werden, dass der Uberhd-
hungsfaktor anwendbar ist, solange kein Kriechen auftritt. Das Verfahren ist mit relativ geringem Auf-
wand auf andere Werkstoffe und SchweiRnahtgeometrien tUbertragbar. Weitere Untersuchungen sollten
die verwendete Methode mit Ublichen FE-basierten Rissfortschrittsrechnungen vergleichen, um den
Einfluss der Belastungsgeschichte zu ermitteln. Ebenso sollten die Berechnungen fiir halbkreisférmige
oder halbelliptische Risse durchgefiihrt werden.

Bei der Durchfiihrung isothermer Replika-Versuche an 1.4550 und anisothermer Replika-Versuchen an
IN100 wurde festgestellt, dass viele Risse entstehen, gleichzeitig wachsen und sich teilweise verbinden.
Das Multirisswachstum wurde in der Literatur bereits beschrieben, jedoch sind keine Berichte im hier
untersuchten Detaillierungsgrad mit einer vergleichbar groRen Parametervariation bekannt. An zwei
unterschiedlichen Gefligevarianten von 1.4550 (mit KorngréBen von ca. 45 und ca. 11 um) wurden bei
180 °C und zwei unterschiedlichen Dehnungsamplituden (g, = 0.35 % und ¢, = 0.5 %) die Schadigungs-
entwicklung untersucht. An IN100 wurde unter IP- und OP-TMF bei zwei unterschiedlichen mechani-
schen Dehnungsamplituden (€gmecn = 0.18 % und &gmecn = 0.28 %) und Maximaltemperaturen
(T =300-850 °C und T = 300-950 °C) das Kurzrisswachstum verfolgt. Aufbauend auf den experimentellen
Ergebnissen wurde ein bruchmechanisches Modell entwickelt, das das Risswachstum beschreiben und
die Schadigungsentwicklung nachbilden kann. Damit wiederum kann die beobachtete untypische nicht-
exponentielle Schadigungsentwicklung erklart werden. Aus personlichen Beobachtungen bei Replika-
Versuchen an anderen Werkstoffen (in dieser Arbeit nicht dargestellt) liegt die Vermutung nahe, dass
Werkstoffe, die duktil versagen und einen Spannungsabfall zeigen, bevor sie brechen, Mehrfachriss-
wachstum aufweisen. Dahingegen bilden sich bei spontan und eher sprode versagenden Werkstoffen
(wie z.B. Inconel 718 bei Raumtemperatur) sehr wenige Risse und diese wachsen isoliert. Eine Erweite-
rung des Modells kdnnte die Rissinitiierung einbeziehen und hierbei Gebrauch von der Schadigungsme-
chanik machen.

Aus den anisothermen Risswachstumsuntersuchungen an IN100, die sowohl das Kurz- als auch das
Langrisswachstum untersuchen, kdnnte in einem nachsten Schritt ein kombiniertes Modell fiir Kurz- und
Langrisswachstum entwickelt werden. Hierfir sollten Mikrostrukturmerkmale einbezogen werden.
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