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Kurzfassung

In dieser Arbeit wird das Ermidungsrisswachstum verschiedener mikrostruktureller Zustdnde
der Legierung VDM Alloy 780, die bis 700 °C in rotierenden Turbinenscheiben eingesetzt wer-
den soll, untersucht. Dafir werden die Zustdnde mikrostrukturell charakterisiert und der
Einfluss der Temperatur (500-700 °C), des Umgebungsmediums (Luft und Vakuum) und der
Haltezeit auf das Risswachstum werden untersucht. Mit metallographischen Analysen des
Gefliges im Testbereich der Proben, kann gezeigt werden, dass lediglich die Kornstruktur einen
Einfluss auf das Risswachstum zu haben scheint. Verformte, aber unrekristallisierte Korner
verringern die Risswachstumsraten erheblich. Weder die KorngroRRe noch die intermetallischen
Phasen beeinflussen das Risswachstum, in der vorliegenden Auspragung.

Sehr wohl beeinflusst werden die Risswachstumsraten, wie von anderen Nickelbasislegierun-
gen bekannt ist, durch den Luftsauerstoff. Dieser Einfluss ist thermisch aktiviert, beginnt ober-
halb von 500 °C und wird mit abnehmender Frequenz gréRer. Das Material versagt unter
diesen Bedingungen vollstandig interkristallin, wahrend im Vakuum ein transkristalliner Bruch
mit langsamen Rissfortschrittsraten vorliegt. Die Risswachstumsgeschwindigkeit im Vakuum ist
vergleichbar mit Alloy 718, ATI Allvac® 718Plus™ und Udimet® 720Li. An Luft sind die Raten
hingegen erhoht.

Neben den erhohten Risswachstumsraten zeigt VDM Alloy 780 eine weitere Abweichung von
den Literaturdaten obiger Vergleichslegierungen. Die Lastabhangigkeit des Paris-Bereiches
verandert sich mit der Temperatur. Mit steigender Temperatur wird die Steigung groRer. Dies
ist durch die Sauerstoffversprédung und den fehlenden Widerstand der Mikrostruktur gegen
diese zu erklaren. Die Sauerstoffversprodung aullert sich durch ein zeit- und nicht zyklusge-
triebenes Risswachstum. Der Schwellenwert, oberhalb dessen ein vollstdndig zeitgesteuertes
Risswachstum einsetzt, ist von der Temperatur und der Last an der Rissspitze abhangig. In
diesem Bereich wachst der Riss kontinuierlich unter Zuglast und generiert fast den vollstandi-
gen Rissfortschritt. Die dafiir bendtigte Zeit ist gering und entspricht der Dauer weniger Zyklen.
Fiir die gewlinschte Einsatztemperatur der Legierung von 700 °C liegt dieser Schwellenwert im
Bereich von =8-20 MPavm. Dies entspricht dem Bereich Ublicher Startbelastungen in Alloy 718
fir die Untersuchung des Langrisswachstums. Damit sind die vorliegenden Zustande ungeeig-
net fur einen Einsatz in rotierenden Turbinenscheiben.
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Abstract

VDM Alloy 780 is a newly developed nickel-based superalloy for rotating turbine disc applica-
tions up to 700 °C. This work deals with different microstructural conditions of this alloy and
their resistance to fatigue crack growth (FCG). The correlation between FCG and microstruc-
ture is assessed regarding the testing temperature (500-700 °C) and the environmental condi-
tion (laboratory air and vacuum) as well as the influence of a dwell time at max load. A micro-
structural study on samples extracted out of the testing cross-section of the tested specimen
shows no influence of the grain size or the intermetallic compounds on the FCG behavior. The
grain structure on the other hand, shows a profound influence — locally as well as globally in
the sample. Huge and not recrystallized grains offer a vastly improved resistance against crack
propagation when compared to fully recrystallized grain structures of various grain sizes.

In contrast to the mostly invariant microstructural behaviour, the testing conditions have a
huge impact as is known for most forged nickel-based alloys. The oxygen embrittlement is
active at temperatures above 500 °C and increases with decreasing testing frequency (longer
dwell times). This results in a completely intergranular crack growth while a purely transgranu-
lar propagation is found under vacuum conditions. The later results in a slow crack growth
which is comparable with Alloy 718, ATI Allvac 718Plus™ and Udimet 720Li. In air, on the other
hand, the propagation rates are increased when compared to the above-mentioned commer-
cial alloys.

A further deviation of VDM Alloy 780 from the reference alloys is visible in the Paris-Regime.
The slope of the curves increases with increasing temperature when the tests are conducted in
the presence of oxygen. This is the result of the oxygen embrittlement. The assessed micro-
structural conditions offer no resistance against this crack growth enhancement. The crack
propagation is time dependent and not cyclic anymore. Thus, the crack grows continuous in
the dwell time. Under these conditions, the FCG-test is finished in a few cycles. The threshold
above which the oxygen embrittlement becomes dominant, depends on the temperature and
load at the crack tip. At the operation temperature of 700 °C this threshold is in the range of
=8-20 MPavm for VDM Alloy 780. FCG-tests for Alloy 718 are usually started in this loading
range and offer a flatter slope. Therefore, the available conditions of VDM Alloy 780 are not fit
for service temperatures of 700 °C in rotating turbine disc applications.
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1 Einleitung

In dieser Arbeit wird das Ermidungsrisswachstum der neuen Nickelbasisschmiedelegierung
VDM Alloy 780 Premium® (Alloy 780) untersucht. Die Legierung soll, genau wie die vergleich-
bare Legierung ATI Allvac® 718Plus™ (Alloy 718Plus), hohere Betriebstemperaturen in Turbi-
nen ermaoglichen. Dies resultiert in einer hoheren Effizienz, die mit einer Reduktion der Emissi-
onen einhergeht. Ein Weg, diese Steigerung zu erreichen, ist die Erhéhung der
Turbineneintrittstemperatur. Als problematisch erweisen sich dabei die Scheibenwerkstoffe.
Diese kommen nicht direkt in Verbindung mit dem =1800 °C heiRen Abgasstrom, erfahren am
duBeren Scheibenrand aber Temperaturen von =650 °C [1]. Hier wird die Turbinenscheibe, die
durch die Tannenbaumstruktur mit den Schaufeln verbunden ist, durch hohe Fliegkrafte belas-
tet und muss eine gute Kriechfestigkeit sowie einen guten Widerstand gegen das Risswachs-
tum aufweisen [2]. Zuséatzlich muss sie an der Verbindung mit der Welle bei geringeren Tempe-
raturen niederzyklische Belastungen (engl. low cycle fatigue, kurz: LCF) von bis zu 1000 MPa
ertragen [1].

Abbildung 1.1:  Versagen einer Turbinenscheibe wahrend einer Wartung. Die zerstorte Scheibe stammt aus der
ersten Stufe in der Hochdruckturbine [3].

Die unter anderem im Hochdruckverdichter eingesetzte Legierung Inconel® 718 (Alloy 718)
kann nicht oberhalb von 650 °C betrieben werden, da bei héheren Temperaturen eine Um-
wandlung der metastabilen y*“—Phase in die stabile 6 —Phase erfolgt. Letztere erhoht im
Gegensatz zu der y*“ —Phase nicht die Festigkeit. Mit der Phasenumwandlung erfolgt also ein
unzuldssiger Verfall der mechanischen Eigenschaften. Die y‘ gehdrteten Legierungen wie
Udimet® 720Li (U 720Li) und Waspaloy, die fiir héhere Temperaturen geeignet sind, weisen

L Li: low interstitial



1 Einleitung

héhere Herstellungskosten? auf, sodass ein Einsatz anstelle von Alloy 718, soweit mdglich,
vermieden wird. Die neue Legierung Alloy 780, die Alloy 718 ersetzen soll, muss also glinstiger
als U 720Li und Waspaloy in der Herstellung und oberhalb von 650 °C einsetzbar sein. Eine
vergleichbare Ultraschallprifbarkeit und Schweileignung zu Alloy 718 ist zusatzlich wiin-
schenswert.

In ersten Versuchen wahrend der Legierungsentwicklung von Alloy 780, die bei VDM-Metals
(VDM) und der TU-Braunschweig durchgefiihrt wurde, zeigte die Legierung Resultate, die den
Anforderungen gentigen [4], [5], [6], [7]. Nicht ausfiihrlich untersucht wurde das Ermidungs-
risswachstum. Dies ist bei rotierenden Komponenten wie Turbinenscheiben allerdings ein
entscheidendes Kriterium. Diese Komponenten werden mit einem schadenstoleranten Ansatz
(engl. damage tolerant design) ausgelegt und bewertet. Es wird also von vorhandenen An-
fangsdefekten (Rissen, Poren, etc.) ausgegangen. Ein Defekt, der nicht mit zerstérungsfreien
Methoden (u.a. Ultraschall) ermittelt werden kann, darf zwischen Wartungsintervallen kein
kritisches Ausmal® annehmen, das zu einem Versagen des Bauteils flihren kann (siehe Abbil-
dung 1.1) [8]. Das Risswachstumsverhalten der Nickelbasislegierungen, die zu einer Sauer-
stoffversprodung neigen, muss also gut untersucht sein. Dies gilt besonders fiir die Belastun-
gen, die beim Start (engl. Take-off) auftreten. In der schematischen Darstellung eines zivilen
Flugzyklus von R. C. Reed in Abbildung 1.2 ist dieser mit einer Dauer von ca. 2 min angegeben.
In dieser Zeit ist die TET und auch die thermomechanische Belastung der Scheibenwerkstoffe
am groflten. Um diese Belastung zu untersuchen, kann im Risswachstumsversuch eine Halte-
zeit von 120 s bei maximaler Last verwendet werden. Die daraus gewonnenen Informationen
kénnen Uber eine Modellbeschreibung in die Auslegung des Bauteils einflieRen.
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Abbildung 1.2:  Entwicklung der Turbineneintrittstemperatur (TET) wahrend eines Flugzyklus [9].

2|n die Herstellungskosten gehen sowohl die Rohmaterialkosten als auch die Kosten im Herstellungsprozess ein.
Dies beinhaltet auch hohere Schmiedetemperaturen oder vermehrte Ofenriicklagen in der Herstellung, um bei-
spielsweise eine starke Verfestigung durch eine Ausscheidungshartung im Prozess, wie es bei Waspaloy auftreten
kann, zu vermeiden.



Fir die Legierungen Alloy 718 und Alloy 718Plus ist bekannt, dass eine solche Haltezeit das
Risswachstumsverhalten stark beeinflusst. Die Risswachstumsraten steigen mit steigender
Haltezeitdauer um mehrere GréBenordnungen [10], [11]. Dem kann zum einen durch eine
Anpassung der chemischen Zusammensetzung entgegengewirkt werden. So wirkt sich eine
Zulegierung von Bohr oder Zirkon positiv auf die Kriech- und Risswachstumseigenschaften [12],
[13], [14] sowie die Duktilitdt bei erhohten Temperaturen von einigen Legierungen aus [15],
[16]. Neben einer Anderung der Legierungszusammensetzung, die in dieser Arbeit nicht unter-
sucht wird, kann das Risswachstum mit Hilfe der thermomechanischen Herstellungsroute
beeinflusst werden. So bewirken Ausrichtungen der intermetallischen Phasen [17] und eine
Manipulation der Korngrenzenmorphologie [18] eine Verlangsamung des Risswachstums. Um
das Risswachstum der Legierung Alloy 780 zu untersuchen, werden dementsprechend ver-
schiedene Herstellungrouten (Stauchen + Warmebehandlung) untersucht, die in unterschiedli-
chen mikrostrukturellen Zustidnden resultieren. Das eingestellte Geflige wird hinsichtlich
KorngrofRe, intermetallischer Ausscheidungen und Korngrenzenmorphologie charakterisiert
und mit den Risswachstumsraten korreliert. Die Ergebnisse werden mit den bereits genannten
Legierungen Alloy 718, Alloy 718Plus, U 720Li und Wapaloy verglichen.



2 Theoretische Grundlagen

In diesem Kapitel wird die untersuchte Legierung VDM Alloy 780 (Alloy 780) vorgestellt. Dazu
werden die Zusammensetzung sowie die vorliegenden intermetallischen Phasen und deren
Ausscheidungskinetik vorgestellt. Fiir eine Einordnung in der Gruppe der Nickelbasislegierun-
gen werden Gegenlberstellungen mit Vergleichslegierungen vorgenommen. Diese kénnen
dabei in die 718-artigen (Alloy 718, Alloy 718Plus), die neben der y‘/ y*—Phase noch eine
weitere HT-Phase besitzen und solche, denen diese Phase fehlt (U 720Li, Waspaloy), eingeteilt
werden. Neben der Legierungsvorstellung wird ein Einblick in das Risswachstumsverhalten von
geschmiedeten Nickelbasislegierungen gegeben. Dabei steht die oftmals auftretende Sauer-
stoffversprodung im Mittelpunkt. Welche Strategien angewandt werden, um dieser entgegen-
zuwirken, wird am Schluss des Kapitels vorgestellt.

2.1 Die Legierung VDM Alloy 780

Die Legierung VDM Alloy 780 wurde in Kooperation zwischen der TU-Braunschweig und der
VDM — Metals Groups (VDM) entwickelt [5], [6], [4]. Sie soll in rotierenden Turbinenscheiben
bei Temperaturen oberhalb von 650 °C eingesetzt werden. Bei 650 °C ist der Einsatz von
Waspaloy und U 720Li auf Grund hoher Herstellungskosten noch unerwiinscht, die billigere
Legierung Alloy 718 hingegen durchlauft bei diesen Temperaturen eine Phasenumwandlung
und ist somit nicht geeignet. Eine neue Legierung muss also einen Kompromiss zwischen den
Legierungseigenschaften darstellen. Um dies zu erreichen, wurde in Alloy 780 die metastabile
v’ —Phase aus Alloy 718 vermieden und durch die stabile y*— Phase ersetzt, sodass eine Ein-
satztemperatur oberhalb von 650 °C mdglich ist. Die Ausscheidungskinetik dieser Phase muss
ausreichend langsam sein, sodass eine Aushartung im Herstellungsprozess vermieden und eine
gute Umformbarkeit wahrend der Fertigung gegeben bleibt. Des Weiteren wird die § — Phase
aus Alloy 718 (ibernommen, da diese flir eine Prozesssteuerung der KorngréRe eingesetzt
werden kann. Die resultierende chemische Zusammensetzung und die intermetallischen Pha-
sen werden in den nachfolgenden Kapiteln vorgestellt.

2.1.1 Legierungskonzept

Die chemische Zusammensetzung wurde mittels thermodynamischer Simulationen und Versu-
chen entwickelt und ist in Tabelle 2.1 dargestellt. Fir die Entwicklung wurden die anderen
dargestellten Legierungen und deren Abweichungen von Alloy 718 betrachtet. Kobalt wurde,
genau wie in Waspaloy und U 720Li, zulegiert, sodass die y’ — Losungstemperatur reduziert und
die der & — Phase gesteigert wird [5]. Dadurch wird das Schmiedefenster vergroRRtert und eine
einfachere Handhabung wahrend der Umformung ermdglicht. Die gestiegenen Rohstoffkosten
durch die Zulegierung von Kobalt werden durch die vereinfachte Umformung im Vergleich zu
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U 720Li und Waspaloy mehr als ausgeglichen, sodass geringere Herstellungskosten vorliegen.
Um die resultierende Reduktion der Hochtemperaturstabilitdt der y‘—Phase auszugleichen,
wurde das Al/ Ti-Verhialtnis, wie in Alloy 718Plus umgesetzt, umgedreht, sodass mehr Alumini-
um vorhanden ist [4].

Tabelle 2.1: Chemische Zusammensetzung der Legierungen Alloy 780 [7], Waspaloy [19], [20], U 720Li [21],
Alloy 718 [22], [23], Alloy 718Plus [24], [11] in wt%.

Legierung Ni Co Cr Mo Al Ti Nb Fe W
Alloy 780 Rest 25 18 3 2 0.2 5.4 - -
Waspaloy Rest 13.5 19.5 4.3 13 3.0 - max.2 -
U 720Li Rest 14.5 16.2 3,2 2.6 5.1 - 1.7
Alloy 718 Rest - 18 3 0.55 0.95 5.05 19 -
Alloy 718Plus Rest 9 18 3 1.5 0.7 5.5 10 1.0

Durch die Reduktion des Titananteils wird ebenfalls die n—Phase, die oftmals in spitzen Na-
deln ausgeschieden wird, etwas starker unterdriickt, da diese durch Kobalt und Titan stabili-
siert wird. Eine Einordnung in Abbildung 9.35 deutet allerdings darauf hin, dass n—Phase
vorliegen kann und die Legierung einen hohen y‘- und geringeren 6-/n — Anteil aufweien kénn-
te. Komplett unerwiinscht in 718-artigen Legierungen sind die spréden TCP (topological closed
packed) Phasen. Um diese zu unterdriicken, wird kein Eisen in der Legierung verwendet. Fir
einen Erhalt der 6 — Phase wird der Niobanteil von Alloy 718 tibernommen. Fiir eine detailiier-
te Betrachtung des Legierungskonzepts sei auf die Veroffentlichungen [5], [4] und [6] verwie-
sen.

2.1.2 Intermetallische Phasen

Fir die Temperaturbestdandigkeit und Umformbarkeit sind, wie in vorherigen Abschnitten
bereits angedeutet, die intermetallischen Phasen, die in der Legierung ausgeschieden werden
von zentraler Bedeutung. In Alloy 780 und den oben aufgefiihrten Vergleichslegierungen liegt
neben der kubisch flachenzentrierten (kfz) Matrix die festigkeitsgebende Phase y* (y* in Al-
loy 718) vor. Sie scheidet sich nach der LI, — Struktur aus und wird mit (Ni, Co)s(Al, Ti) [5] oder
Nis(Al, Nb, Ti) [1] angegeben. Die Kristallstruktur ist in Abbildung 2.1a dargestellt. Die y‘—
Phase scheidet sich vorwiegend in kubischer Form aus, kann aber, abhangig von der Gitter-
fehlpassung auch spharisch oder plattenférmig vorliegen [5]. Schmiedelegierungen, zu denen
auch Alloy 780 und die anderen oben genannten Vergleichslegierungen gehodren, weisen einen
Volumenanteil von bis zu 40% an y‘—Phase auf. Guss und Pulverlegierungen kénnen noch
hohere Anteile enthalten [2], [25]. Das Ausscheiden dieser Phase soll, wenn moglich, nicht
wahrend der Umformung stattfinden, da diese durch die resultierende Verfestigung erschwert
wird [4]. Die in Alloy 718 auftretende metastabile und tetragonale y*“ — Phase (D0, Nis[NDb,
Ta)) ist der y*—Phase in Bezug auf die Festigkeitssteigerung Gberlegen, wandelt sich aber ab
ca. 650 °Cin die 6 — Phase um [1]. Somit ist sie der limitierende Faktor fiir die Einsatztempera-
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tur der Legierung. Aus diesem Grund wurde Alloy 780, genau wie Alloy 718Plus, auf die y‘—
Phase ausgelegt.
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Abbildung 2.1:  Kristallstruktur der intermetallischen Phasen. a) y* — Phase [5] b) 6 — Phase [5] c) n — Phase [1].

In den 718-artigen Legierungen liegen neben der festigkeitssteigernden Phase noch die HT —
Phasen vor. Diese leisten vermutlich keinen Beitrag zur Festigkeit der Legierung, sind aber
unter anderem fir die Kontrolle der KorngroRe wichtig, da sie das Kornwachstum behindern
kénnen, wenn sie an Korngrenzen ausgeschieden werden [26], [23], [27], [28]. In Alloy 718 tritt
die orthorombische & — Phase, deren Stochiometrie mit NisNb angegeben wird (siehe Abbil-
dung 2.1b), in plattenformiger oder rundlicher Auspragung auf [29], [22], [23], [27].

In Alloy 780 und Alloy 718Plus sind sowohl die & —als auch die hexagonale n—Phase (NisTi
oder NigAINb [30]) vorhanden und dies, wie in Abbildung 2.2 dargestellt, oftmals kombiniert in
einer Ausscheidung [4], [30], [31], [32]. In Alloy 718Plus liberwiegt die n — Phase anteilsmaRig
[31]. Laut Sharma et. al. [30] gilt dies auch fiir Alloy 780. Beide Phasen kdnnen fiir die Kontrolle
der KorngroRe eingesetzt werden. Die Morphologie der Ausscheidungen kann in Alloy 718Plus
von dem Verformungszustand abhdngen. Ausscheidungen, die wahrend einer Sub-Solvus
Schmiedung ihre Koharenz mit der Matrix verlieren und dementsprechend in einer verformten
Mikrostruktur vorliegen, entwickeln in einer nachfolgenden Warmebehandlung (WB) eine
plattenférmige Auspragung, wahrend lamellare Strukturen bei Warmebehandlungen in verset-
zungsfreien Zustanden entstehen [1]. Um die Unterscheidung zwischen beiden Phasen auch
ohne Transmissions Elektronenmikroskop (TEM) zu erméglichen, fihrten Sharma et. al [30] fur
Alloy 780 eine Indizierung in Kikutchi-Mustern (Grundlage fir EBSD-Aufnahmen) ein, die eine
Unterscheidung ermoglicht. Die Losungstemperaturen (engl. solvus temperature, kurz: Solvus)
der Phasen sind abhangig von der jeweiligen Legierungszusammensetzung in Tabelle 2.2 gege-
ben.
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200 nm

Abbildung 2.2:  Packungsfolge der kombinierten §/n — Phase in Alloy 718Plus [31].

Neben oben genannten intermetallischen Phasen sind in den 718-artigen Legierungen noch
Niobcarbide (NbC) und Titannitride/ Carbonitiride Ti(C, N) [33] zu finden. Aufgrund ihres gerin-
gen Anteils lassen sie sich nicht effektiv fir die KorngréBensteuerung einsetzten. Des Weiteren
werden diese bereits friih in der Prozessroute ausgeschieden. Fiir eine spatere Manipulation
sind hohe Temperaturen erforderlich, die in oftmals unerwiinschtem Kornwachstum resultie-
ren wirden.

2.1.3 Ausscheidungskinetik

Neben der chemischen Zusammensetzung und den daraus resultierenden intermetallischen
Phasen, ist die thermomechanische Prozessfiihrung entscheidend fiir die Eigenschaften des
fertigen Werkstickes. Fir eine gezielte Einstellung der Eigenschaften muss die Herstellungs-
route an die Ausscheidungskinetik angepasst werden. Die zeitabhdngige Ausscheidung wird in
Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagrammen (ZTU) dargestellt. In Abbildung 2.3 ist das ZTU-
Diagramm fiir die Legierung Alloy 780 dargestellt. Dieses wurde experimentell bei VDM ermit-
telt und bereitgestellt. Fiir einen direkten Vergleich der Ausscheidungskinetik sind die Dia-
gramme fir Alloy 718 und Alloy 718Plus ebenfalls gegeben. Zu erkennen ist die gesteigerte
Losungstemperatur der y‘—Phase der neueren Legierungen gegeniiber der y“ —Phase von
Alloy 718. Des Weiteren liegt die Ausscheidungsnase der HT —Phase von Alloy 780 knapp
unterhalb von 1000 °C, wahrend sie bei den anderen beiden Legierungen eher bei 900 °C
angesiedelt, daflir aber nicht so spitz ausgepragt ist.
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Abbildung 2.3:  ZTU-Diagramm der Legierung Alloy 780. Das Diagramm wurde experimentell von VDM ermittelt
und bereitgestellt. ZTU-Diagramm der Legierung b) Alloy 718 und c) Alloy 718Plus. Die eingetra-
genen Losungstemperaturen wurden mit Thermo-Calc ermittelt [34].

Die Losungstemperaturen der oben vorgestellten Phasen sind in Tabelle 2.2 aufgefiihrt. Diese
werden im Design der Prozessroute als Referenzpunkte verwendet (siehe Kapitel 2.2.1). Da in
der Literatur teilweise sehr unterschiedliche Werte angegeben werden, sind Temperaturberei-
che dargestellt. Wie die experimentellen Werte ermittelt wurden, wird an dieser Stelle nicht
aufgefiihrt. Ob es sich um Differenzkalorimetrie (engl. differential scanning calorimetry - DSC)
Messungen oder die Auswertung metallographischer Schliffe handelt, ist in den Quellen nach-
zulesen. Eine Unterscheidung der HT-Phase in 6 —und n—Phase wird nicht vorgenommen.
Simulative Werte werden in der Auflistung ebenfalls nicht beriicksichtigt.

Tabelle 2.2: Lésungstemperaturen der intermetallischen Phasen in Alloy 718, Alloy 718Plus, Alloy 780, U 720Li
und Waspaloy. Fir Alloy 718 wird y** anstelle von y* betrachtet. Die Einsatztemperatur ist eben-
falls gegeben.

y‘=Solvusin °C 6/ n—Solvus in °C Einsatztemperatur
(max.) in °C

Alloy 780 995-1000 [4] 1020-1030 [4] <750 [30]

Waspaloy 1030-1080 [5], [20] - 700-750 [35]

U 720Li 1135-1155 [36], [4] - 700-730 [17], [37]

Alloy 718 913-938 [13], [2] 996-1030 [38], [2] 650 [38]

Alloy 718Plus 954-982 [2] 998-1012 [24] 675-704 [24], [39]

Neben diesen Solvus-Temperaturen ist in der Prozessroute zu beachten, dass die Ausschei-
dungskinetik des ZTU-Diagramms abhangig vom Ausgangszustand des Materials ist. Ein ver-
formtes Ausgangsmaterial stellt z.B. mehr Keimstellen fiir die Bildung von Ausscheidungen zur
Verfligung, sodass in diesem Falle eine beschleunigte Kinetik zu erwarten ist [2], [1]. McDevitt
[40] untersuchte den Einfluss der Stauchtemperatur (954-1093 °C), der Hohenreduktion wah-
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rend des Stauchens (11-50%) und einer anschlieBenden Losungsgliihung in Alloy 718Plus auf
das Ausscheidungsverhalten der n — Phase, die zu dieser Zeit noch als § — Phase interpretiert
wurde. Dabei stellte er fest, dass eine starke Umformung zu einer geringeren Ausscheidung
der intermetallischen Phase im Stauchprozess flihrt (siehe Abbildung 2.4a). Wie in Abbildung
2.4b zu sehen ist, verandert sich dies aber, wenn eine Losungsgliihung bei 954 °C fir 1h ange-
schlossen wird. Wahrend dieser Glithung scheidet sich mehr n —Phase aus, wenn zuvor stark
umgeformt wurde. Eine Supersolvus Gliihung zwischen dem Stauchprozess und der Losungs-
gliihung verhindert eine Ausscheidung in der folgenden Losungsgliihung vollstandig. Die Ver-
setzungsstruktur ist also entscheidend fir die Ausscheidungskinetik [40].
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Abbildung 2.4:  Einfluss der Verformung auf die Ausscheidungskinetik der n — Phase in Alloy 718Plus. a) Ausschei-
dungsanteil direkt nach der Verformung. b) Ausscheidungsanteil nach einer Umformung mit an-
schlieRender Losungsglihung. Zur Zeit der Vero6ffentlichung wurde der 6 /n — Komplex noch als
6 — Phase interpretiert. Daten aus [40].

A. Casanova [24] untersuchte den Rand und Kern eines geschmiedeten Knilippelabschnitts aus
Alloy 718Plus und konnte auch zeigen, dass die Ausscheidungskinetik am Rand durch die
Versetzungsstrukturen beschleunigt wird. Des Weiteren kann die Morphologie und Kohéarenz
mit der Versetzungsdichte erklart werden. Im Kern liegen wenige Versetzungen vor und die n —
Phase wachst kohdrent in die Matrix hinein. Es entstehen lange und diinne Platten. Bei der
hohen Versetzungsdichte am Rand verdicken sich die Ausscheidungen und versuchen so eine
Krimmung zu erreichen, die der Matrix folgt. Im Vergleich zum Kern verbleibt die intermetalli-
sche Phase aber inkohdrenter. Vergleichbare Untersuchungen an Alloy 780 liegen zur Kenntnis
des Autors dieser Arbeit nicht vor. Das verfiigbare ZTU-Diagramm ist in komplexen thermome-
chanischen Prozessrouten also lediglich als Orientierung zu verstehen und sollte analog zu
Casanova [24] um den Ausscheidungsanteil erganzt werden.
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2.2 Herstellung einer Turbinenscheibe - Prozessroute

Alloy 780 und die Vergleichslegierungen gehoren zu der Gruppe der polykristallinen Schmiede-
legierungen. Diese werden in Flugturbinen vorwiegend in Kompressor- oder Hochdruckturbi-
nenscheiben eingesetzt [2]. Die Herstellungsroute der Schmiedelegierungen kann grob in vier
Bereiche eingeteilt werden. Zu Beginn wird der Gussblock im Tripple Melt Verfahren herge-
stellt, um den Reinheitsgrad zu verbessern und Seigerungen zu vermeiden®. Eine (ibliche
Kombination aus Er- und Umschmelzen besteht aus VIM + ESR + VAR (Vacuum Induction Mel-
ting + Electro Slag Remelting + Vacuum Arc Remelting). Im anschlieBenden Reckschmiedepro-
zess wird der Gussblock gleichmaRig umgeformt, um die Gussstruktur durch Rekristallisations-
prozesse aufzubrechen und ein moglichst homogenes Geflige mit feinen, globularen Kérnern
zu erzeugen. Dies geschieht, wie in industriellen Prozessen (blich, in einem mehrere Hitzen?
umfassenden Prozess.
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Abbildung 2.5:  Schritte fir die Herstellung einer Turbinenscheibe ausgehend von dem Knippel, der im Freiform-
schmiedeprozess erstellt wurde [1].

Aus dem fertigen Knippel (engl. billet) werden Scheiben abgetrennt, die, in der dritten Ferti-
gungsstufe, im Gesenk endgeometrienah fertig geschmiedet werden. Dies geschieht meist in
mehreren Schritten [9]. AnschlieBend werden die Scheiben noch einer Warmebehandlung
unterzogen, um die Mikrostruktur, die im Einsatz erwiinscht ist, einzustellen. Es folgt eine
Bearbeitung fiir die Endgeometrie (siehe Abbildung 2.5). Im Folgenden wird nur auf das Ge-
senkschmieden und die Warmebehandlung eingegangen, da diese in der gegenwartigen Arbeit
fiir Alloy 780 variiert wurden.

1 Die Legierung U 720 wird pulvermetallurgisch hergestellt. Nur die Weiterentwicklung U 720Li kann tber die
Kombination aus GieBen und Schmieden hergestellt werden [30], [66].

2 Eine Hitze besteht aus einer Ofenriicklage des Werkstiickes, um dieses wieder auf die Schmiedetemperatur
aufzuwarmen und einer anschlieBenden Umformung.
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2.2 Herstellung einer Turbinenscheibe - Prozessroute

2.2.1 Gesenkschmieden

Beim Schmieden der Turbinenscheibe im Gesenk werden die anndahernde Endkontur und das
Endgefiige eingestellt, das nur noch mit der nachfolgenden Warmebehandlung beeinflusst
werden kann. Der Prozess wird meist mit beheizten Werkzeugen oder isotherm durchgefiihrt
[41], [42], [43] und besteht aus mehreren Schmiedeschritten. Eine Kombination aus einer
isothermen und klassischen Umformung wird beispielsweise fir Waspaloy in dem ISOCON-
Prozess umgesetzt [44]. Sukzessive Umformungen kénnen zu einer Ausrichtung von mikro-
strukturellen Komponenten, wie z.B. der § — Phase in Alloy 718, entlang der FlieRlinien flhren
[45]. Hiihnert et. al. konnten dies auch fiir die n — Phase in Alloy 718Plus zeigen [17]. Die Korn-
struktur wird ebenfalls in der Umformung beeinflusst. Dabei ist zu berlicksichtigen, dass nach
dem Stauchen keine weitere Umformung mehr folgt. Eine Verringerung der KorngréRe ist also
nicht mehr ganzheitlich und gezielt moéglich. Eine Ausnahme stellt ein stark verformtes Gefiige
dar, das in einer nachtraglichen Auslagerung rekristallisieren kann [28]. Die Zielkorngrofie
(siehe Abbildung 2.6) sollte folglich in diesem Schritt erreicht oder unterschritten werden. Um
dies zu gewahrleisten, missen die Auswirkungen der Vorginge Rekristallisation (RX) und
Erholung in der Umformung des Ausgangsmaterials bekannt sein. Daflir kann mit Stauchversu-
chen eine Prozesskarte, wie sie in Abbildung 2.6 exemplarisch fiir Alloy 718Plus dargestellt ist,
erstellt werden. In dieser wird der Einfluss der veranderbaren Parameter Umformgeschwindig-
keit und Stauchtemperatur auf das Rekristallisationsverhalten dargestellt.

a)

m

d=6-23 um 7 |LIRX=100% b) d, = AusgangskorngroRe

7 90 A
// @Unorme d; = ZielkorngréRe

NN

\\

Umformfenster 80

N

70 A

)
KorngroRe in um

7

0.01

y-Solvus  &-Solvus

1t

900 950 1000 1050 1100 900 950 1000 1050 1100
Stauchtemperatur in °C Stauchtemperatur in °C

Abbildung 2.6:  a) Darstellung einer Prozesskarte fiir die Warmformgebung von Alloy 718Plus. b) KorngréBenent-
wicklung in Abhangigkeit der Stauchtemperatur. Der Bereich der ZielkorngréfRe von 6-23 pm ist
mit angegeben [2]. Die Prozesskarte in a) ist fuir ¢ = 0.7 erstellt worden.

Die Stauchtemperatur fir Nickelbasislegierungen liegt meist im Bereich der Losungstempera-
tur der prozessrelevanten intermetallischen Phasen (y* und &/n - Phase), um geringe Umform-
krafte mit gewilinschten mikrostrukturellen Veranderungen kombinieren zu kénnen. Es wird
zwischen den Sub- und Supersolvus-Prozessschritten unterschieden, bei denen unter- bzw.
oberhalb der Losungstemperatur umgeformt wird. Bei 718-artigen Legierungen mit einer HT —
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Phase, wie beispielsweise der n—Phase in Alloy 718Plus, beziehen sich die Prafixe Sub und
Super, wenn nicht anders angegeben, auf die Lésungstemperatur dieser Phase [4], [40]. Bei
einer Supersolvus-Route werden die Ausscheidungen moglicherweise vollstandig aufgelost,
sodass starkes Kornwachstum einsetzen kann, wahrend eine Umformung unterhalb der L6-
sungstemperatur die Bildung von intermetallischen Phasen beglinstigt, die, im Falle von v/,
einen starken Anstieg der Festigkeit zur Folge haben und somit die Verarbeitung erschweren.
Des Weiteren kdnnen die Rekristallisationsvorgange durch die Ausscheidungen behindert
werden [2], [46]. Da die Rander des Werkstlicks schneller abkiihlen als der Kern, der durch die
Umformenergie sogar noch um bis zu 100 °C erwarmt wird, sollte die Prozesskarte einen
groBeren Temperaturbereich abdecken [2]. Dies ist besonders bei groRen Bauteilen, wie sie in
stationdren Gasturbinen verwendet werden, zu beriicksichtigen. Bei diesen kdnnen Konzepte
aus der Luftfahrt nicht einfach Glbernommen werden, da neben anderen Anforderungen an die
Langzeitstabilittdt auch abweichende Umform- und Temperaturbedingungen vorliegen, die
durch die BauteilgréBe bedingt sind [8]. Die lokalen Temperaturen und Dehnraten kdnnen mit
Hilfe von FE-Simulationen ermittelt werden. Die auftretenden Extremwerte kdnnen helfen, die
Versuchsmatrix fiir die Prozesskarte zu ermitteln.

2.2.2 Warmebehandlung

Nach dem Stauchen des Vormaterials zur endabmessungsnahen Geometrie der Turbinen-
scheibe wird eine mehrstufige Warmebehandlung durchgefiihrt, um die gewiinschten Eigen-
schaften Uber die Ausscheidung der intermetallischen Phasen einzustellen. Der grundsatzliche
Aufbau der Warmebehandlung ist fiir die in dieser Arbeit betrachteten Legierungen vergleich-
bar. Auf eine Losungsgliihung folgt eine Aushéartung (siehe Abbildung 2.7). Erstere erzeugt
einen reproduzierbaren Ausgangszustand in dem die y* (y* in Alloy 718) bildenden Elemente in
der Matrix gelost werden, damit diese fiir eine gezielte Ausscheidung in der Aushartung ver-
fligbar sind. Die Temperatur sollte allerdings nicht zu hoch gewahlt werden, da sonst starkes
Kornwachstum einsetzt, das unerwiinscht ist, wenn die ZielkorngroRe, die von Lohnert [2] in
Abbildung 2.6 mit 6-23 um angegeben wird, erreicht werden soll. In Abbildung 2.8a ist die
Grenztemperatur, bei der signifikantes Kornwachstum einsetzt, fiir Alloy 718 dargestellt [18].
Dabei ist zu berticksichtigen, dass die dargestellte AusgangskorngréRe groR ist und Kornwachs-
tum fir geringere KorngroRen somit bereits bei geringeren Temperaturen einsetzen kénnte.
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2.2 Herstellung einer Turbinenscheibe - Prozessroute

1100
1000 RSy o
900 - O Alloy718 AMS 5663 1000
800 4 Alloy718Plus AMS 5441 o By s s @
L 700 - L
c -
: 600 T 700 )_\_‘
: . . I
© 500 o Zweistufige Aushartung eogl_ . : ; d
qé.)- 400 i 119 Ti;“::ll\li\bll()w
& 300 A 1000 f SN
200 - .|
T~ Lésungsgliihung i
100 -
:; 800 |
0 ¥ T T T T T 2 00
0 5 10 15 20 25 30

Zeitin h %01 * i : 100

Time (h)

Abbildung 2.7:  Verschiedene Warmebehandlungsstufen von 718-artigen Legierungen — Grundprinzipien am
Beispiel von Alloy 718 und Alloy 718Plus. ZTU-Diagramme aus [34].

Fiir Alloy 780 ist ein entsprechendes Diagramm, das von VDM zur Verfligung gestellt wurde, in
Abbildung 2.8b dargestellt. Dort ist eine zweistufige Kornvergréberung erkennbar. Fir eine
genaue Erklarung fehlen in dieser Arbeit mikrostrukturelle Informationen, aber es kann vermu-
tet werden, dass der erste Anstieg durch eine Auflésung kleiner Ausscheidungen entsteht. Ein
Vergleich mit den Lésungstemperaturen (siehe Tabelle 2.2) deutet auf den Beginn der 6 —
Phasenauflosung oder die Lésung von y‘ — Phase hin. Der zweite Anstieg erfolgt bei Tempera-
turen nahe der 6 — Solvustemperatur und scheint somit mit einer Auflésung eben dieser Phase
verbunden zu sein. Koul fiihrte den KorngroRenanstieg in Alloy 718 auf die Auflésung von
Niobkarbiden zurlick, deren Losungstemperatur zwischen 1040 und 1093 °C liegt [18]. In
Alloy 780 liegt ebenfalls NbC vor, allerdings scheint der Anteil zu gering zu sein, um eine Steue-
rung der KorngréRe zu ermoglichen. Ausscheidungen der Hochtemperaturphasen wie der & —
Phase konnen also helfen, das Kornwachstum zu verhindern. Diese Phasen sind in der Lage die
Korngrenzen lokal an der Bewegung und somit am Kornwachstum zu hindern (sog. Zener
Pining [36]). In U 720Li funktioniert dies auch ohne die Anwesenheit von HT-Phasen, da prima-
res y' an den Korngrenzen in der Losungsgliihung nur an- und nicht aufgelost wird [36], [47].
Ein weiterer Effekt des lokalen Festhaltens der Korngrenzen wird in der welligen Struktur der
Korngrenzen sichtbar. Diese flihrt zu einer Verzahnung der Kérner miteinander und verbessert
einige mechanische Eigenschaften wie z.B. den Widerstand gegen die Rissausbreitung [31],
[18], [48], [49], [50]. Genauere Informationen zu den welligen Korngrenzen und ihrer Generie-
rung werden in Kapitel 2.4.2 vorgestellt.
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Abbildung 2.8:  Darstellung der Kornvergréberung in Abhdngigkeit von der Temperatur. a) Alloy 718 [18] und b)
Alloy 780 bei einer Gliihzeit von 60min (Die Daten wurden von VDM bereitgestellt).

Die Abkiihlung nach der Losungsgliihung erzeugt einen lbersattigten Mischkristall. Abhangig
von der Abkilhlgeschwindigkeit unterscheidet sich die spatere Auspragung der festigkeitsstei-
gernden Phase. Eine schnellere Abklihlung erzeugt eine fein verteilte y‘-Ausscheidungsstruktur
mit geringerer AusscheidungsgroBe [51], [36], [41], [52]. Die Abkiihlgeschwindigkeit ist durch
die BauteilgroRe limitiert. Dies ist bei grofen Komponenten wie sie in stationdren Gasturbinen
eingesetzt werden, zu bericksichtigen [8]. Ferner sind starke Gradienten im Querschnitt zu
beriicksichtigen, an denen thermische Eigenspannungen entstehen, die in einer Risshildung
resultieren konnen [2], [53], [54], [41], [55].
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Abbildung 2.9:  Beitrag der Ausscheidungen zur Festigkeit in Abhangigkeit ihrer GréRe [56].

In der darauffolgenden Aushartung, die unterhalb der y‘-Loésungstemperatur durchgefiihrt
wird, soll eine optimale Festigkeit der Legierung eingestellt werden. Diese wird, wie in Abbil-
dung 2.9 dargestellt ist, durch einen Kompromiss aus AusscheidungsgréBe und Menge er-
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2.3 Ermidungsrisswachstum in Nickelbasislegierungen

reicht. Dies ist durch einen Mechanismenwechsel in der Art, wie die Versetzungen die Aus-
scheidungen passieren, bedingt. Der Ausscheidungsanteil in den betrachteten Legierungen
reicht von 20 % in Waspaloy [2] zu 40 % in U 720Li [47].

2.3 Ermiudungsrisswachstum in Nickelbasislegierungen

Rotierende Turbinenscheiben werden mit einem schadenstoleranten Ansatz ausgelegt und
bewertet. Es wird also davon ausgegangen, dass Defekte in dem Bauteil vorhanden sind. Es
muss sichergestellt werden, dass aus diesen kein wachstumsfdhiger Riss entsteht, der zwi-
schen zwei Wartungen in einem Bauteilversagen resultiert [18], [57]. Um dies zu beurteilen,
muss das Risswachstum in der eingesetzten Legierung hinreichend genau verstanden sein,
sodass die Wartungsintervalle entsprechend festgelegt werden kdénnen (siehe Abbildung 2.10).

5 Tatsachlicher Riss
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v Berechnete Rissausbreitung

2
—7 m e Inspektionsrisslange (nach Berechnung)
— Anfangsrisslange (Annahme)

1. Inspektionsintervall

[ \ Zeit t
2. Inspektionsintervall 4. Inspektionsintervall

3. Inspektionsintervall

Abbildung 2.10: Festlegung der Wartungsintervalle bei einer schadenstoleranten Bewertung. Die Darstellungsart
wurde aus [57] entnommen.

Einen ersten und einfach zu ermittelnden Anhaltspunkt stellt das Ermidungsrisswachstum
langer Risse dar, das in dieser Arbeit fiir Alloy 780 untersucht wird. Eine Bewertung des
Schwellenwert- und Kurzrisswachstumsbereichs, die bei der Analyse immer wichtiger werden,
da ein Riss den GroRteil seiner Lebensdauer im Kurzrissbereich verbringt [58], werden hier
nicht untersucht. In diesen Bereichen werden RissschlieRvorgédnge [59] wichtig, der Schwel-
lenwert ist risslangenabhangig [60] und wird in der zyklischen R-Kurve dargestellt [61]. Eine
Beschreibung mit der linear elastischen Bruchmechanik (LEBM), die in dieser Arbeit verwendet
und nachfolgend kurz vorgestellt wird, ist nicht in allen Bereichen giiltig [58].

2.3.1 Bewertung des Risswachstums mit der LEBM

Die LEBM hat sich in der Beschreibung des Risswachstums in der industriellen Praxis etabliert,
da sie gut untersucht und im Vergleich mit anderen Beschreibungen wie CTOD (engl. crack tip
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opening displacement) [62] oder dem J-Integral [63] einfach anwendbar ist. Voraussetzung fir
ihre Glltigkeit ist ein annahernd linear-elastisches Verhalten des Werkstoffes. Fiir metallische
Werkstoffe kann dies als gegeben angenommen werden, wenn die Singularitdt direkt an der
Rissspitze vernachlassigt wird und die plastische Zone davor ausreichend klein ist (Kleinbe-
reichsfliefSen) [56], [64], [57], [65].
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Abbildung 2.11: Schematische Darstellung der verschiedenen Bereiche des Risswachstums nach Ritchie [66]
(Ubersetzung aus [67]).

Fiir die Bewertung der Rissspitzenbelastung eines Risses der Lange a wird der in Gl. 2.1 darge-
stellte Spannungsintensitatsfaktor (SIF) K; verwendet [57]. Der Index | reprasentiert den Bean-
spruchungsmodus des Risses [68], [64], [62], [69]. In dieser Arbeit wird lediglich Modus | be-
trachtet. Unter zyklischer Belastung wird Uber die Schwingbreite der Spannung Ao der
zyklische SIF AK; bestimmt. Dieser gibt die Anderung innerhalb eines Schwingspiels, auch Zyklus
genannt, an (AK) = Kmax - Kmin). Der Rissfortschritt pro Schwingspiel wird Ublicherweise in Ab-
hangigkeit des SIF aufgetragen, um das Risswachstum abzubilden (siehe Abbildung 2.11). Das
stabile Risswachstum ist in Bereich Il dargestellt. Dieser wird auch Paris-Erdogan-Bereich
genannt. In einer doppellogarithmischen Darstellung ist ein linearer Zusammenhang durch die
empirische Gl. 2.2 gegeben [70].

Ki=0 - +Vm-a- Y(&) (2.1)
w
da _ . agm (2.2)
dN
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2.3 Ermidungsrisswachstum in Nickelbasislegierungen

Da nur der Spezialfall einer unendlich ausgedehnten Platte mit mittigem Riss analytisch gel6st
werden kann, wird eine Geometriefunktion Y als Korrekturfaktor verwendet, die die Proben-
form und Rissgeometrie beriicksichtigt [57]. Geometriefunktionen fiir allgemeine Belastungssi-
tuationen kdnnen beispielswiese in Lehrbilichern von Birgel [25] oder GroR und Seelig [71]
nachgeschlagen werden. Losungen fiir probenspezifische Anwendungen sind in Tabellenwer-
ken oder Normen [72], [73], [74] aufzufinden. Fir die Eckanriss Probe (engl. Corner Crack, kurz:
CC), die in dieser Arbeit verwendet wird, ist eine Bewertung in der EN 3873 [73] gegeben.
Abweichend von dieser wurde von Schweizer [75] eine Loésung, die auf FEM-Simulationen
basiert, vorgeschlagen. Diese ist flr eine viertelkreisférmige Rissgeometrie in einer CC-Probe
glltig, kann durch ein Polynom flinfter Ordnung dargestellt werden und wird in dieser Arbeit
verwendet. Die Koeffizienten sind in Abbildung 9.12 im Anhang aufgelistet.

2.3.2 Einflussfaktoren auf das Ermiidungsrisswachstum

Nickelbasislegierungen zeigen oftmals ein Ermiidungsrisswachstum, das, wie in Abbildung 2.12
dargestellt, von der Frequenz und dem Umgebungsmedium abhangig ist [76], [77], [78]. Diese
Abhangigkeit ist thermisch aktiviert und beginnt bei Alloy 718 oberhalb von =400 - 500 °C [79],
[80].
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> 1| ® 400 °C
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Abbildung 2.12: Abhédngigkeit der Risswachstumsraten in Alloy 718 von der Temperatur, der Zykluszeit und des
Umgebungsmediums bei AK = 27.5 MPam®5. Daten aus [79].

Der Einfluss der Frequenz und des Umgebungsmediums ist also von der Temperatur abhangig.
Wie anhand eines Vergleiches der Vakuumergebnisse bei 650 °C mit denen an Laborluft er-
sichtlich wird, verschwindet der Frequenzeinfluss unter Vakuum [78]. Dieser ist also ebenfalls
von dem Umgebungsmedium abhangig. Die drei Einflussfaktoren sind also miteinander ver-
bunden, werden nachfolgend aber, soweit moglich, separat vorgestellt. Auf die Darstellung
einer Abhangigkeit des Belastungsverhéltnisses R, (siehe Abbildung 2.14) wird an dieser Stelle
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verzichtet, da in der Literatur vorwiegend R > O fiir Nickelbasislegierungen getestet wird und in
dieser Arbeit nur R, = 0.1 untersucht wird. Eine Zusammenfassung verschiedener Versuchspa-
rameter und deren Einfluss auf das Ermidungsrisswachstum in Alloy 718 wird u.a. von Gho-
nem [81] erstellt.

Einfluss der Temperatur und der Frequenz

Unterhalb der Grenztemperatur (400-500 °C fur Alloy 718) ist das Risswachstum umge-
bungsmedium — und zyklusunabhédngig. Letzteres ist fir hohe Frequenzen auch oberhalb
dieser Temperatur glltig. In diesem Bereich ist der Rissfortschritt ermidungsgetrieben und
kann durch das alternierende Gleiten erklart werden [62]. Auf der Bruchflache sind Schwing-
streifen erkennbar, die den Rissfortschritt pro Zyklus widerspiegeln [82]. Der Bruch verlauft,
wie in Abbildung 2.13b zu sehen ist, in der Regel transkristallin. In diesem Frequenzbereich
kann ein Anstieg der Risswachstumsraten mit der Temperatur auf den E-Modul zuriickgefiihrt
werden. Eine Normierung des SIF auf ebendiesen kolabiert die Risswachstumskurven im Paris-
Bereich anndhernd zu einer gemeinsamen Kurve [83].

Abbildung 2.13: a) Bruchflache eines interkristallinen Bruchs in Alloy 718Plus [84]. b) Transkristalline Bruchflache
in Alloy 718 [85].

Mit abnehmender Frequenz sinkt der frequenzunabhangige Ermiidungsanteil, das Bruchbild
wird zunehmend interkristallin [76], [79], [86] und der Rissfortschritt wird zunehmend zeitab-
hangig [87]. Dabei ist zu berlicksichtigen, dass die Angabe der Frequenz bzw. deren Kehrwehrt
keinen Riickschluss auf die Aufteilung der Zyklusdauer auf Belastungs- und Entlastungsbereich
zuldsst. Ein schneller Lastanstieg, gefolgt von einer langsamen Entlastung in einem Drei-
eckszyklus, wird als dquivalent zu einem Trapezzyklus mit langer Haltezeit bewertet. Der Ein-
fluss verschiedener Belastungs- und Entlastungsaufteilungen innerhalb eines Zyklus auf das
Risswachstum wird u.a. von Clavel [88] untersucht und von James [89] und Ghonem [90]
zusammenfassend verglichen, hier aber nicht naher erldutert, da in dieser Arbeit lediglich
symmetrische Trapezzyklen, deren Aussehen und Nomenklatur schematisch in Abbildung 2.14
dargestellt ist, betrachtet werden.

18



2.3 Ermidungsrisswachstum in Nickelbasislegierungen

Last

1-1-1-1 Zyklus 1-1-1 Zyklus

Max

Min

k— 1s t 1s + 1s + 1s > :<—1s ->:<—1s ':<—1s ->:

Zeit

Abbildung 2.14: Schematische Darstellung zweier Trapezzyklen. In der vorliegenden Arbeit wird die linke Notation
mit Haltezeit bei minimaler Last verwendet. In der Literatur wird oftmals die rechte Form des Tra-
pezzyklus verwendet (Dreieckszyklus mit Haltezeit).

Ein zeitabhdngiges Risswachstum bei hohen Temperaturen unter konstanter Belastung, wie es
in der Haltezeit eines Trapezzyklus auftritt, ist meistens mit thermisch aktivierten Kriechpro-
zessen verbunden. In polykristallinen Nickelbasislegierungen, wie denen, die in dieser Arbeit
betrachtet werden, dominiert allerdings der Einfluss des Umgebungsmediums [91]. Wie in
Abbildung 2.12 dargestellt ist, sind die Rissfortschrittsraten im Vakuum bei 650 °C mit denen
bei 400 °C an Luft vergleichbar. Es liegt kein Einfluss der Frequenz und damit kein zeitabhangi-
ges Risswachstum vor. Thermisch aktiviertes Kriechen ist dementsprechend nicht fiir den
Anstieg der Risswachstumsraten mit Zunahme der Haltezeitdauer an Luft verantwortlich.

Einfluss des Umgebungsmediums

Die Beschleunigung des Risswachstums an Luft im Vergleich zu dem im Vakuum ist auf den
Sauerstoff in der Luft zurlckzufihren [76], [79], [87]. Der Einfluss kann durch Wasserdampf
verstarkt werden [79], [92]. Der hohe Anteil des Inertgases Stickstoff in der Luft beeintrachtigt
das Risswachstum nicht [79]. Gleiches konnte fiir andere untersuchte Gasatmospharen wie
Argon [93], Helium, CO; und CO [79] gezeigt werden, sodass der Sauerstoff als versprodende
Phase als bestatigt gilt. Dies kann ebenfalls durch Untersuchungen des Sauerstoffpartialdru-
ckes dargelegt werden. In [94] wird flr zwei Legierungen gezeigt, dass die Risswachstumsraten
bei einem Sauerstoffpartialdruck von <103 mbar, denen im Vakuum entsprechen, wahrend
dariiber, nach einem kurzen Ubergangsbereich, ein mit an Luft vergleichbares Risswachstum
auftritt.

Da der Rissfortschritt in einer langen Haltezeit an Luft interkristallin ist, die Korngrenzen also
sprode versagen, wird der Vorgang bei Nickelbasislegierungen als Sauerstoffversprédung
bezeichnet. Der genaue Mechanismus ist noch unbekannt. Die dominanten Theorien der
dynamischen Versprédung und des SAGBO-Effekts (engl. stress assisted grain boundary oxida-
tion) werden nachfolgend naher erlautert [95], [96], [76].
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Abbildung 2.15: Schematische Darstellung der Sauerstoffversprodungsmechanismen. a) SAGBO b) dynamische
Versprédung. Abbildung nach [96].

Letzterer ist schematisch in Abbildung 2.15a dargestellt und geht von einer Oxidbildung auf
den intakten Korngrenzen aus. Dies wird durch die bevorzugte Diffusion entlang der Korngren-
zen ermoglicht. Des Weiteren wird von einer bevorzugten Oxidation von Korngrenzenphasen
ausgegangen. Die gebildete Oxidschicht ist sprode und reiRt unter Zugbelastung auf [95]. Der
Prozess beginnt erneut und ist somit diskontinuierlich.

Bei der dynamischen Versprodung hingegen wird davon ausgegangen, dass die Versprodung
auf atomarer Ebene vor der Rissspitze stattfindet. Der Sauerstoff fiihrt unter der anliegenden
Spannung zu einer Dekohdsion der Korngrenze [78], [97]. Die Korngrenze bricht auf und die
freiliegenden Rissflanken oxidieren nachtraglich. Die dynamische Versprodung wird von
Woodford [79] und Bricknell [96] als wahrscheinlicher bewertet. Dies wird unter anderem
durch eine Zugabe von Bor zu den Legierungen IN903A und Udimet LX begriindet. Diese er-
zeugt ein deutlich besseres Abschneiden im Stress-Rupture-Test, verandert aber nicht die
Oxidbildung. Des Weiteren zeigen laut Lohnert [2] In-Situ Untersuchungen, dass die Oxid-
schicht erst nach dem Aufbrechen der Korngrenzen gebildet wird.

20



2.3 Ermidungsrisswachstum in Nickelbasislegierungen

4.5 Part T Part 11 ‘/
_ J
c '
=3 -
E e
£ 3 o
e =
g 2.5 ._..-vﬂ""'w
ZM Part ITT  — >
15 ] I 1 1 1
' 2000 4000 6000 8000 10000

Time [s]

Abbildung 2.16: Zeitlicher Rissverlauf eines 2-296-2 Versuchs an Luft. Der Versuch wurde an Alloy 718 bei 650 °C
durchgefiihrt. Das Risswachstum innerhalb eines Zyklus setzt in jedem der drei Bereiche zu einem
anderen Zeitpunkt ein [76].

Unabhangig von der betrachteten Theorie ist die Versprodung abhangig von der anliegenden
Belastung und der Sauerstoffdiffusion. Letztere verlauft entlang der Korngrenzen schneller als
im Korninneren und wird durch eine elastische Verzerrung des atomaren Gitters, die auf Grund
einer aulen anliegenden Last vorliegt, beschleunigt [79], [98]. In einer reinen Ermidungsbean-
spruchung (hohe Frequenz) ist der Rissfortschritt schneller als die Sauerstoffdiffusion. Somit
kann der Sauerstoff seine schadigende Wirkung nicht entfalten. Wird eine Haltezeit bei maxi-
maler Last eingefiihrt, kann der Sauerstoff, bei ausreichender Belastung, an die Rissspitze
diffundieren und die davor liegenden Korngrenzen schwachen. Es ist also eine Inkubationszeit
fir die Versprodung notwendig. Die geschadigten Korngrenzen werden im folgenden Last-
wechsel durchtrennt [76]. Es entsteht der stufenformige Rissfortschritt, wie er in Bereich Il in
Abbildung 2.16 dargestellt ist. Bei hoheren SIF werden die geschadigten Bereiche bereits in der
Haltezeit durchtrennt (Bereich Il).

Die Eindringtiefe des Sauerstoffs kann indirekt Gber die GréRe der geschadigten Zone darge-
stellt werden. Dafiir flihrten Gustafsson et. al. [95] Blocktests, durch in denen die Testfrequenz
zwischenzeitlich verandert wird. Wird nach einigen Zyklen mit langen Haltzeiten auf einen
0.5 Hz Dreieckszyklus umgeschaltet, fallen die Risswachstumsraten erst nach einigen Zyklen
auf das stabilisierte Niveau, das fir diese Frequenz {blich ist, ab. Dies wird damit begriindet,
dass der Sauerstoff in den Haltezeitzyklen die Korngrenzen schadigt. Nach dem Umschalten
der Zyklen werden die geschadigten Bereiche durchtrennt. Dabei sind die Risswachstumsraten
erhoht und ndhern sich langsam dem stabilen Niveau an. Der Rissfortschritt bis zum Erreichen
dieses Niveaus, wird als geschadigte Zone bewertet [95]. Laut Woodford [79] werden die
experimentell ermittelten Zonen (iberschatzt. Dies sei auf Potentialeffekte zurlickzufiihren. Er
bezieht sich dabei allerdings nicht auf Gustafsson et. al., sondern auf altere Veroffentlichun-
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gen® von Chang und Browning. Aber auch Gustafsson beschreibt Probleme bei der exakten
Bestimmung der ZonengréRe. Viskari et. al. [99] fiihrten Versuche mit 0, und 20, an Al-
loy 718Plus durch. Die Versuche wurden in einer Mischung dieser beiden Isotope durchge-
fihrt, angehalten, in Ar-Atmosphare abgekihlt und anschlieBend auf Sauerstoffdiffusion an
der Rissspitze untersucht. Es konnte keine Eindringtiefe des Sauerstoffs in den experimentell
ermittelten GroBenordnungen der geschadigten Zone erkannt werden.

Wie die chemische Zusammensetzung die Beschleunigung des Risswachstums beeinflusst,
wurde ebenfalls untersucht. Der Fokus lag dabei auf der passivierenden Wirkung von Chrom
und dem Einfluss von Niob. Erstere ist von dem lokalen Sauerstoffpartialdruck abhangig. Dieser
wiederum wird von den vorab gebildeten Oxiden beeinflusst [99], [100]. Eine Variation des
Chromanteils in Alloy 718Plus Uber einen kleinen Bereich von 17.3 —19.3 wt% zeigte keinen
Einfluss auf die Risswachstumsraten [101], wahrend in Alloy 718 ein Einfluss festgestellt wer-
den konnte, wenn der Anteil Gber einen groReren Bereich variiert wurde [79]. Um den Einfluss
von Niob zu beschreiben, wurden die Risswachstumsraten an Luft zu denen im Vakuum ins
Verhaltnis gesetzt und fiir verschiedene Legierungen aufgetragen [102]. Der sich dort abzeich-
nende Trend, nach dem der Einfluss der Haltezeit mit dem Nb-Anteil ansteigt, wurde spater
wieder revidiert, da auch Legierungen ohne Niob eine Sauerstoffversprodung zeigten [93]. Eine
bevorzugte Oxidation von Niobkarbiden, wie sie von [102], [103] dargelegt wird, scheint vor
diesem Hintergrund nicht als Haupteinflussfaktor aufzutreten. Da die chemische Zusammen-
setzung in dieser Arbeit nicht verdndert wird, sei fiir weitere Informationen an dieser Stelle auf
die Literatur verwiesen.

2.4 Hypothesen zur Verbesserung des Widerstandes
gegen den Rissfortschritt

Um den Einfluss der Sauerstoffversprodung in Nickelbasislegierungen zu verringern, wird viel
Zeit und Geld investiert, da bereits geringe Temperaturerhéhungen der Turbineneintrittstem-
peratur eine Effizienzsteigerung beinhalten. Dafiir wird der Einfluss folgender Punkte auf das
Risswachstum untersucht:

e Korngrolle

e Korngrenzmorphologie

e Ausrichtung von intermetallischen Phasen
e Spannungsrelaxation (Uberalterung)

Wie ersichtlich ist, sind alle aufgelisteten EinflussgréBen mikrostrukturelle Parameter, die in
der thermomechanischen Prozessroute, also in den letzten Schritten des Herstellungsprozess

3 Beide Veroffentlichungen liegen dem Autor der vorliegenden Arbeit nicht vor. Es handelt sich um die Quellen 24
(Browning) und 65 (Chang) aus [79]
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der Turbinenscheibe, manipuliert werden konnen. Welche Ansatze dafiir verfolgt werden, wird
nachfolgend dargestellt und fur Alloy 780 in dieser Arbeit umgesetzt.

2.4.1 Einfluss der KorngroRRe

Rotierende Turbinenscheiben weisen lokal stark variierende Beanspruchungen auf (siehe
Abbildung 2.17a). Am dulReren Rand der Scheibe ist die Kriechbelastung sehr hoch. Dies wird
durch das Krongrenzengleiten und damit verbunden der Korngrenzenflache, die mit sinkender
KorngrofRe zunimmt [25], [62], beeinflusst. Eine groRe KorngroRRe ist vorteilhaft. Allerdings
muss an der Verbindungsstelle zwischen Turbinenscheibe und Schaufeln auch der Widerstand
gegen Risswachstum hoch sein, wahrend im Kern (engl. bore) eine hohe Festigkeit und LCF-
Lebensdauer notwendig sind [2], [9]. Die Mikrostruktur muss entweder speziell fiir die einzel-
nen Bereiche eingestellt werden oder es muss ein Kompromiss gefunden werden. In Abbildung
2.17b wird die gegenlaufige KorngroRenabhangigkeit der verschiedenen Eigenschaften laut
R. Reed [9] dargestellt. Reed gibt den gewdahlten KorngroRenkompromiss mit 30-50 um an,
wahrend Lohnert [2] mit 6-23 um fiir Alloy 718Plus eine geringere KorngréRe vorgibt.

a) E@ b) 17 Zugfestigkeit
. Rand (T = 650°C, o = 300 MPa) e S g 08y
- Hoher Widerstand gegen Rissfortschritt 2 8
- Hohe Kriechfestigkeit 2 9 064 .
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3 3 04 mit Haltezeit
2 5 Kriechen
QL o 0.2 4
g © LCF
Nabe (T = 400°C, o = 1000 MPa) 5
- Hohe Zugfestigkeit z T T
- Lange LCF-Lebensdauer 10 100 1000

KorngréRe in um

Abbildung 2.17: Darstellung der lokalen Anforderungen an eine Turbinenscheibe [2] a) und der Einfluss der
KorngroRe auf diese (Daten aus [9] entnommen und lbersetzt) b).

Wird die Literatur der Scheibenwerkstoffe betrachtet, wird der Einfluss der KorngréRe auf das
Risswachstum allerdings kontrovers diskutiert [104], [105], [106], [77], [107]. Wie in Abbildung
2.18b zu sehen ist, unterscheidet sich der Einfluss der KorngréoRe auch in Abhangigkeit der
Haltezeitdauer. In Abbildung 2.18a sind die Risswachstumsversuche an U 720, die R. Reed* aus
[108] zitiert, dargestellt. Der eindeutige Einfluss der KorngréRe kann in den ebenfalls darge-
stellten Ergebnissen an Alloy 718Plus [106] nicht bestatigt werden. In diesen liegen die Riss-
wachstumsraten des feinkdrnigen Materials bei Versuchen mit einer Haltezeit von 100 s un-
terhalb derer mit einer groberen KorngréBe. Untersuchungen an Alloy 718 hingegen,
bestdtigen den von R. Reed aufgezeigten Trend [13]. Bei den 718-artigen Legierungen ist eine

4 Die Bildunterschrift von Fig. 4.32 in [9] ordnet die Diagramme den Versuchsbedingungen andersherum zu als dies
in der Originalquelle von Bain [85] vorliegt
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Betrachtung des KorngroReneinflusses allerdings nicht trivial, da eine Veranderung der Korn-
groRe oftmals mit einer anderen Ausscheidungsstruktur der HT — Phase einhergeht. In den
dargestellten Versuchen der Legierung Alloy 718Plus, unterscheiden sich neben der KorngrolRe
noch die Volumenanteile der n —Phase. Im Vergleich dazu geben Prakash et. al. [13] fir die

Legierung Alloy 718 keine Ausscheidungsanteile an.
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Abbildung 2.18: Einfluss der KorngréRe auf das Ermiidungsrisswachstum in a) U 720 bei 650 °C (Daten aus [9]) und

b) Alloy 718Plus (Daten aus [106]).

Neben der KorngroRe ist auch die Kornstruktur zu berticksichtigen. So wird in [13], [90] der
sogenannten Necklace-Struktur das langsamste Risswachstum zugeordnet. In dieser sind
groRe, zumeist unrekristallisierte Kérner von kleinen rekristallisierten Kérnern umgeben. In
ersteren sind viele Versetzungen enthalten. Diese kdnnen den Sauerstoff von den Korngrenzen
ableiten, sodass die Versprodung langsamer stattfindet [13], [90], [109]. Viskari et. al. [99]
konnten dies vermutlich fiir Alloy 718Plus mit der Atomsonde in der Naher einer Rissspitze
zeigen.

Die KorngrofRe wird, wie in Kapitel 2.2.1 beschrieben, im Stauchprozess eingestellt. In diesem
sind die Umformtemperatur sowie die Umformgeschwindigkeit und der Umformgrad von
entscheidender Bedeutung und stehen in direktem Zusammenhang mit der Rekristallisation.
Von diesen Parametern kann in groBtechnischen Schmiedeprozessen nur die Stauchtempera-
tur frei definiert werden. Die anderen ProzessgrofRen sind durch die Leistung der Presse und
dem Formfiillungsvermoégen des Materials beim Schmieden im Gesenk limitiert. Die Tempera-
tur ist nach unten durch eine starke Verfestigung und Rissbildung beschrédnkt. Die resultieren-
de KorngréRe ist proportional zur Stauchtemperatur [110], [40], [111], wenn kein Korngren-
Fir Alloy 718Plus in Abbildung 2.6b dargestellt. Tritt
Korngrenzenpinning auf, wird mit einer Super-solvus Schmiedung eine groRe und mit einer

zenpinning vorliegt. ist dies

Sub-solvus Schmiedung eine geringe KorngroRe angestrebt. Durch eine anschlieRende L6-

sungsgliihung bei werkstoffabhangigen, hohen (super-sovlus) Temperaturen kann die Korn-
groRe vergrobert werden.
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2.4.2 Einfluss der Korngrenzmorphologie

Neben der Kornstruktur kdnnen auch die Korngrenzen in der Herstellungsroute manipuliert
werden, um den Einfluss der Sauerstoffversprédung zu verringern. Eine wellige Auspragung
der Korngrenzmorphologie (Verzahnung der Korngrenzen - engl. serrated grain boundaries) in
Nickelbasislegierungen wird in der Literatur mit einem positiven Einfluss auf einige mechani-
sche Eigenschaften bewertet [31], [52], [18], [112]. Der Einfluss tritt besonders dann hervor,
wenn die Korngrenzen die Schwachstelle darstellen und ein Bauteil durch interkristalline
Schadigung versagt. Die Einstellung dieser welligen Korngrenzen setzt die Anwesenheit von
intermetallischen Phasen in Nickelbasislegierungen voraus. Diese Phasen kénnen die Korn-
grenzen durch den sogenannten Zener Effekt [46] lokal festhalten. Dies kann sowohl fiir reine
v‘-Ausscheider [113], [52] als auch fir solche Legierungen, die neben y‘/y’ eine weitere HT-
Phase ausscheiden, erreicht werden [31], [114], [115]. Koul et. al. [116] haben Nickelbasislegie-
rungen aus den Gruppen der Schmiede-, Guss- und Pulverwerkstoffen untersucht und Bedin-
gungen formuliert, die gegeben sein missen, damit eine intermetallische Phase im Verlauf
einer Warmebehandlung verzahnte Korngrenzen erzeugen kann. In den Untersuchungen
wurde nur y* hinsichtlich dessen Vermoégen, wellige Korngrenzen zu erzeugen, untersucht. Eine
Ubertragung auf die 8- oder n - Phase in Alloy 718 oder Alloy 718Plus wurde nicht von Koul
untersucht, allerdings verbindet Pickering [31] dessen Arbeit und die diskontinuierliche Aus-
scheidung mit der Korngrenzenmorphologie, die in Alloy 718Plus durch die n—Phase einge-
stellt werden kann. Fir y* werden folgende Voraussetzungen in [116] aufgestellt:

e Die Losungstemperatur von y* muss hoher sein als die von M23Cs und MgC
e Die y'-Ausscheidungen miissen eine kritische Grof3e tberschreiten

Die HOhe der Losungstemperatur ist entscheidend dafiir, welche Phase sich zuerst an den
Korngrenzen ausscheidet und sie somit in der Morphologie beeinflussen kann. Sind bereits
Karbide an den Korngrenzen ausgeschieden, fihrt eine spatere Ausscheidung von y‘ nicht
mehr zu einer welligen Korngrenzenstruktur [116]. Die kritische AusscheidungsgroRe ist not-
wendig, damit die Energiedifferenz der Grenzflichen Korngrenze/ y‘ und Matrix/ y‘ eine aus-
reichende Triebkraft erzeugt. Zur Bestimmung der kritischen GroéRe wird folgende Formel
angegeben.

= 3 Vst (2.3)
crit — 4p- 52
v: Grenzflachenenergie
6: Gitterfehlpassung Matrix/ Partikel
W: Schermodul der Matrix

Es lasst sich vermuten, dass die obigen Voraussetzungen auf andere Phasen Ubertragbar sind,
da auch in Abwesenheit von y* wellige Korngrenzen entstehen kdnnen. In diesen Fallen lber-
nehmen die Korngrenzkarbide oder z.B. die 6 - Phase diese Rolle [31], [112]. Die Welligkeit der
Korngrenzen wird durch die verursachende Phase beeinflusst. So sollen y* bedingte Welligkei-
ten eher rundlich ausfallen, wahrend & — Phase in Alloy 718 einer kantigen Verzahnung resul-
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tiert [18]. Unabhangig von der entscheidenden Phase muss, so der Konsens in der Literatur, die
Abkuhlrate langsam gewahlt werden [31], [52], [112], [117]. In [52], [117], [116] wird gezeigt,
dass eine Losungsgliihung oberhalb der entsprechenden Losungstemperatur mit einer an-
schlieRenden langsamen Abkiihlung eine wellige Auspragung der Korngrenzen ermdglicht. In
der Pulvervariante von U 720Li kann der Einfluss der Abkihlrate quantitativ festgehalten
werden (siehe Abbildung 2.19).
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Abbildung 2.19: Objektive Bewertung der Korngrenzwelligkeit in U 720Li. a) Ausmessung der Amplitude und
Periode der Korngrenzwelligkeit - Daten aus [52]. b) Bildliche Darstellung der Welligkeit und der
Ausmessung [52].

Alternativ wird in [117] eine isotherme Auslagerung knapp unterhalb der Losungstemperatur
vorgeschlagen, da somit, genau wie bei einer langsamen Abkiihlrate, der lbersattigte Misch-
kristall bei geringer Ausscheidungsrate lange aufrechterhalten wird. Dadurch scheiden sich die
Phasen bevorzugt an den Korngrenzen aus, da hier die Diffusionsgeschwindigkeit schneller ist
und Keimstellen vorhanden sind. Pickering [31] gibt die gleiche Begriindung der unterschiedli-
chen Diffusionsgeschwindigkeiten, schldgt aber niedrigere Temperaturen vor, da er sich auf die
6 — Phasen Auslagerung von Alloy 718 bei 843 °C in [18] bezieht. Allerdings geht er nicht weiter
darauf ein, dass eine Losungsgliihung bei 1032 °C mit einer langsamen Ofenabkihlung auf
obige 843 °C vorausgegangen ist. In Abbildung 2.20 ist der Einfluss der welligen Korngrenzen in
Alloy 718 dargestellt [18]. Allerdings weist die Variante mit der modifizierten Warmebehand-
lung auch eine leicht erhéhte KorngroRe auf. Es wird also deutlich, wie verbunden die mikro-
strukturellen Eigenschaften sind.
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Abbildung 2.20: Vermeintlicher Einfluss welliger Korngrenzen auf das Risswachstum in Alloy 718 bei 650 °C. Die
Daten wurden aus [18] entnommen.

Neben der Beeinflussung der Korngrenzenmorphologie konnen die Korngrenzen auch tiber das
sogenannte Grainboundary engineering beeinflusst werden. Dafiir sind die CSL-Korngrenzen
(engl. coincidence site lattice) von Bedeutung, zu denen auch die Zwillinge (23) in Alloy 718
gehoren. Diesen CSL-Korngrenzen werden bessere Kriech-, Korrosions- und Ermidungseigen-
schaften als den GroRwinkelkorngrenzen zugeschrieben [118], [119], [120]. Eine Erh6hung des
Y3-Anteils in einer GréRenordnung, die das Risswachstum beeinflusst, erfordert bei der Her-
stellung einer Turbinenscheibe eine eigene Prozessroute.

2.4.3 Einfluss und Ausrichtung intermetallischer Phasen

Die 6 —Phase ist ein zentraler Bestandteil der Alloy 718-artigen Legierungen. Wie bereits
beschrieben, eignet sie sich zur Steuerung der KorngrofSe und zur Manipulation der Korngren-
zenmorphologie. Ob die alleinige Anwesenheit der Ausscheidungen, wenn von obigen Effekten
abgesehen wird, einen positiven Einfluss auf das Risswachstum hat, wird diskutiert [22], [23],
[121], [27], [101]. Dabei ist der Ausscheidungsort (Korngrenze oder Korninneres) genauso wie
die Ausscheidungsform (spitze Nadeln/ Platten oder abgerundete Stifte/ Platten) sowie eine
mogliche Ausrichtung zu bertcksichtigen [23], [17]. In der Legierungsentwicklung von Al-
loy 718Plus wurden n—Phasengliihungen untersucht, um eine unterschiedliche Ausschei-
dungsstruktur der gleichnamigen Phase mit den Risswachstumsraten zu korrelieren. In Abbil-
dung 2.21 sind einige Warmebehandlungen mit den zugehodrigen Risswachstumskurven
dargestellt. Die Warmebehandlung nach der Norm AMS 5441 ist in Form der schwarzen Vier-
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ecke als Referenz mit eingetragen. Details der zugehorigen Warmebehandlungen sind in Ta-
belle 2.3 aufgefiihrt.
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Abbildung 2.21: Einfluss einer n —Phasen Gliihung auf das Risswachstum in Alloy 718Plus. Die zugehorigen War-
mebehandlungen sind in Tabelle 2.3 dargestellt. Die Daten sind aus [11], [17], [101], [106] ent-
nommen.

Zu sehen ist, dass sich die Risswachstumsraten stark unterscheiden. Ein Einfluss der n — Phase
kann also vermutet werden. Allerdings liegt nicht zu jedem Zustand eine Charakterisierung der
Ausscheidungen vor, sodass dies nicht systematisch bestatigt werden kann. Ferner sind die
Warmebehandlungen HT-2 (rot) und HT-RR (grau) vergleichbar, die Risswachstumsraten wei-
chen aber um eine GréRenordnung ab. Daraus kann abgeleitet werden, dass ein weiterer
Einflussfaktor neben der Warmebehandlung vorliegen muss. McDevitt et. al. [101] verwenden
Billetmaterial, wahrend Hihnert et. al. [17] eine geschmiedete Turbinenscheibe verwenden.
Liu et. al. [106] schreiben lediglich, dass das Billetmaterial verschiedenen thermo-
mechanischen Behandlungen unterzogen wurde. Wie in Kapitel 2.1.3 beschrieben wurde,
beeinflusst die Umformung die Ausscheidungskinetik und somit die nachfolgende Warmebe-
handlung sowie die resultierenden Risswachstumsraten.
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Tabelle 2.3: Warmebehandlungen zu Abbildung 2.21. AC — Air Cooling, FC — Furnance Cooling, RAC — Rapid Air
Cooling.

Bezeichnung = Warmebehandlung-Schritte

HT-RR [17] 843-871 °C/ 16h/ AC + 954-982/ 1h/ AC + 788 °C/ 2-8h/ FC + 704 °C/ 8h/ AC

HT-0 [101] 954 °C/ 1h + 788 °C/ 8h + 704 °C/ 8h

HT-1[101] 857 °C/ 1h + 982 °C/ 1h + 788 °C/ 8h + 704 °C/ 8h

HT-2 [101] 857 °C/ 16h + 954 °C/ 1h + 788 °C/ 8h + 704 °C/ 8h

HT-4 [106] 955 °C/ 1h/ Air + 787 °C/ 2h/ FC + 650 °C/ 8h/ Air

HT-5 [106] 857 °C/ Xh + HT-4

HT-X [11] 968 °C/0.5h/ RAC + 788 °C/ 8h + 38K/h + 704 °C/ 8h/ AC

HT-6 [11] 866 °C/ 8h/ AC + HT-X

HT-7 [11] 866 °C/ 8h/ AC + 968 °C/0.5h/ RAC + 843 °C/ 1h + 93K/h + 788 °C/ 8h + 38K/h
+704 °C/ 8h/ AC

Wie stark der Einfluss der Umformung auf die Ausscheidungen ist, kann mit Alloy 718 und
einer von Hihnert et. al. [17] prasentierten Fertigungsstrategie von Alloy 718Plus gezeigt
werden. In Alloy 718 wird nach AMS 5663 eine Losungsgliihung mit nachfolgender, zweistufi-
ger Aushartung durchgefiihrt. Es wird also keine explizite 6 — Phasenglihung angewandt. Die
Ausscheidungsstruktur der & —Phase in einer Turbinenscheibe, die im Rahmen eines FVV-
Projektes [122] untersucht wurde, ist exemplarisch in Abbildung 2.22 dargestellt. Es liegt eine
Ausrichtung der Ausscheidungen vor, die nur durch eine Umformung realisiert werden kann.
Der Flachenanteil betragt ca. 5-8%. Fiir Alloy 718Plus kann ebenfalls eine Ausrichtung der n—
Phase erreicht werden (siehe Abbildung 2.23). Hier wurde vor der Losungsgliihung eine n -
Phasengliihung eingefiihrt, um den Anteil der n — Phase zu erhéhen. Die Ausscheidungsanteile
betragen ebenfalls ca. 5-10%. Die Ausscheidungskinetik in Alloy 718Plus scheint also langsamer

Zu sein.
0,3
O Axial Anteil 8-Phase
0,25 || ®Radial {faxal 7,9%
[ Tangential Radial 7.0%
D 02 4 Tangential  5,2%
)
c
S
sois b
<
®
o144y R B s
0,05 41 I % & -4 m M-
o SRR b b L,

0 20 40 60 80 100 120 140 160 180
Winkel

Abbildung 2.22: Ausscheidungsstruktur der 6 — Phase in Alloy 718. Die Proben wurden aus einer Turbinenscheibe
entnommen und im Rahmen eines FVV-Projektes untersucht [122].
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2 Theoretische Grundlagen

Die Ausrichtung der n —Phase in Alloy 718Plus wird dabei mit der Stauchtemperatur begriin-
det. Ob der Stauchprozess sich auch unterscheidet oder wie er im Detail aussieht, wird nicht
angegeben. Bei einer Sub-Solvus Prozessroute mit anschlieBender Warmebehandlung, die eine
n — Glihung vor der Losungsgliihung beinhaltet, wird die ausgerichtete Ausscheidung der n—
Phase erreicht, wahrend eine Supersolvus-Schmiedung in einer willkiirlichen Verteilung der
n — Phase resultiert. Die Morphologie der HT — Phase unterscheidet sich ebenfalls. Die ausge-
richteten Ausscheidungen sind blockiger und keine diinnen, spitzen Lamellen wie bei der
Supersoluvs-Prozessroute.
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Abbildung 2.23: Einfluss einer n - Phasen Ausrichtung auf das Risswachstum in Alloy 718Plus. Daten aus [17]. Ein
Vergleichsbild der Cross-Stitched Variante ist in Abbildung 9.37 dargestellt.

Die Rissfortschrittsraten liegen bei letzterem Zustand fiir alle Richtungen auf einem ahnlichen
Niveau etwas unterhalb der Warmebehandlung nach AMS 5441 in Abbildung 2.21. Fiir das
Material mit ausgerichteter n—Phase ergibt sich eine in Abbildung 2.23 dargestellte Rich-
tungsabhangigkeit des Widerstands gegen Risswachstum. Die Richtungen 90°-a und 90°-b sind
ungefahr gleichwertig und zeigen sehr niedrige Rissfortschrittraten, die sich durch eine Riss-
ausbreitungsrichtung senkrecht zu den plattenformigen Ausscheidungen erklaren lassen. Die
verbleibende Raumrichtung weist hohere Geschwindigkeiten auf, da sich der Riss parallel zu
den intermetallischen Ausscheidungen ausbreitet und somit auf weniger Hindernisse trifft, die
umgangen werden miissen. Ponelle et. al. [45] konnten ein dhnliches Verhalten fiir Alloy 718
bereits im Jahr 2001 zeigen. Die schlechten Rissfortschrittsraten werden als akzeptabel bewer-
tet, da sie fur die axiale Richtung gelten, die in Turbinenscheiben nicht kritisch ist [17].
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2.4 Hypothesen zur Verbesserung des Widerstandes gegen den Rissfortschritt

2.4.4 Spannungsrelaxation

Mit einer kiinstlichen Uberalterung wird oftmals die Langzeitstabilitat des Werkstoffes unter-
sucht, um sicherzustellen, dass die Risswachstumsgeschwindigkeiten nicht durch eine Alterung
im Betrieb verschlechtert werden. Bei Alloy 718Plus zeigt eine Alterung nach einer zweistufi-
gen Aushartung einen positiven Einfluss auf das Risswachstum (siehe Abbildung 2.24). Der
Effekt scheint sich auf die Versuche mit Haltezeit zu beschranken, zeigt bei schnellen Zyklen
aber keinen Nachteil. Der positive Einfluss der Uberalterung kann mit einer verbesserten
Spannungsrelaxation begriindet werden. Dies ist auch von anderen Nickelbasislegierungen wie
beispielweise LSHR bekannt [123].
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Abbildung 2.24: Einfluss einer Uberalterung auf das Risswachstum in Alloy 718Plus. Die Unterschiede der Zustande

sind im Diagramm gegeben (HT1: [101], HT2: [11]).

Lohnert [2] zeigt fir Alloy 718Plus mittels Elektronenstrahlmikroanalyse und Spannungsrelaxa-
tionstests, dass sogar eine lokale Verbesserung der Spannungsrelaxation einen erheblichen
Einfluss haben kann. In Alloy 718Plus liegen in der Nahe von n — Ausscheidungen Zonen vor,
die y‘ verarmt sind. Diese Zonen sind somit weicher und erlauben eine verbesserte Spannungs-
relaxation. In der globalen Harte wird ein Unterschied von 504 HV 0.1 zu 543 HV 0.1 festge-
stellt und auf diese Zonen zuriickgefiihrt. Da die n—Phase bevorzugt an den Korngrenzen
ausgeschieden wird, sind die verarmten Zonen ebenfalls in Korngrenzennahe. Ein interkristallin
wachsender Riss wird somit verlangsamt.
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2 Theoretische Grundlagen
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Abbildung 2.25:
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Die Versuche wurden bei 649 °C durchgefihrt.

Einfluss einer Uberalterung auf das Schwellenwertverhalten fiir Alloy 718Plus und Waspaloy [11].

Neben dem Langrisswachstum wird auch das Schwellenwertverhalten durch eine Uberalterung

beeinflusst. Wie in Abbildung 2.25 zu sehen ist, sinkt der Langrissschwellenwert AK: c durch

eine veranderte Aushartung ab und nahert sich dem von Waspaloy an. Da der Kurzrisswachs-

tumsbereich (unterhalb des Langrissschwellenwertes) bei der Auslegung von Turbinenscheiben

nach dem schadenstoleranten Ansatz immer wichtiger wird, sollte eine Absenkung des Schwel-

lenwertes vermieden werden. Eine vermehrte Ausscheidung der n—Phase scheint dagegen

keinen Einfluss zu haben (HT-3). Allerdings wird nicht auf eine Ausrichtung der Ausscheidungen

eingegangen. In einer anderen Werkstoffklasse benennt Miller [124] Perlitbander in einer

Ferritmatrix als mogliche Hindernisse im Kurzrisswachstumsbereich. Ausgerichtete Ausschei-

dungen in Nickelbasislegierungen kénnten einen dhnlichen Einfluss haben.

32



3 Vorstellung der Materialzustande

Fiir eine optimale Kombination mechanischer Eigenschaften einer Legierung wird die thermo-
mechanische Herstellungsroute fiir verschiedene Anwendungen maligeschneidert. In dieser
Arbeit steht der Widerstand gegen das Risswachstum im Mittelpunkt, da dieser ein Aus-
schlusskriterium fir eine industrielle Anwendung in rotierenden Turbinenkomponenten wie
Turbinenscheiben darstellt. Um einen Zustand zu ermitteln, der mit Alloy 718, Alloy 718Plus
oder Waspaloy und U 720Li vergleichbare Risswachstumsraten aufweist, werden verschiedene
Zustande der Legierung Alloy 780 hergestellt. Das Vorgehen orientiert sich an den Ansétzen,
die in Kapitel 2.4 vorgestellt werden. Flir die verschiedenen Zustande wird sowohl die Intenti-
on als auch die thermomechanische Prozessroute in diesem Kapitel ndher erldutert.

Das Material wurde von VDM-Metals im Triplemelt Verfahren (VIM + ESR + VAR) hergestellt,
umgeformt, warmebehandelt und anschlieBend zur Verfiigung gestellt. Der Guss- und Um-
schmelzprozess wird in dieser Arbeit nicht betrachtet, sodass sich die untersuchten Zustande
in folgenden Punkten unterscheiden kdnnen:

e Geschmiedeter Kniippel (als Ausgangszustand)
e Pancakeart

e Stauchtemperatur

e Waiarmebehandlung

Unterschiede im Knlppelmaterial konnen auftreten, da Material aus zwei verschiedenen
Chargen verwendet wurde. Diese Unterschiede, die gering ausfallen sollten, werden an dieser
Stelle vernachlassigt. Als Einflussfaktor verbleibt somit die thermomechanische Prozessroute,
die nach Fertigstellung des Kniippelmaterials beginnt. Die verschiedenen Variationen werden
mit ihrem jeweiligen Ziel nachfolgend, nach Warmebehandlungen sortiert, vorgestellt. Inner-
halb dieser entstehen weitere Unterteilungen durch verschiedene Stauchtemperaturen und
Pancakearten. Jeder Kombination aus Parametern wird eine Zustandsbezeichnung zugewiesen
(z.B. Zustand 1a). Die Zahl reprasentiert dabei die verwendete Warmebehandlung. Der Buch-
stabe dahinter klassifiziert weitere Unterschiede, die in den folgenden Abschnitten dargestellt
werden. Am Ende folgt eine tabellarische Gegeniiberstellung (siehe Tabelle 3.1 - Tabelle 3.4).
In dieser und den folgenden Kapiteln wird der 6/ n—Komplex in Alloy 780 mit & — Phase und in
Alloy 718Plus mit n — Phase bezeichnet.

Vor der Zustandsvorstellung ist eine Betrachtung des sogenannten Pancakes angebracht. Die
Herstellungsroute ist schematisch in Abbildung 3.1 dargestellt. Ein Pancake wird als Ersatzpro-
dukt fiir eine erste Bewertung der mechanischen Eigenschaften einer Turbinenscheibe einge-
setzt, um Material und Kosten zu sparen. Statt eine ganze Scheibe des Billetmaterials im Ge-
senk zu stauchen, wird ein Tortenstlick aus der Scheibe herausgetrennt und in einem Hub auf
der Freiformpresse bei VDM, die mit einem maximalen Druck von 4500t arbeitet, gestaucht
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3 Vorstellung der Materialzustande

(Stauchverhéltnis 3:1). Es sind also Unterschiede im Vergleich mit einer tatsdchlichen Turbi-
nenscheibe zu erwarten. Des Weiteren ist sowohl der Temperaturhaushalt als auch die Um-
formung von der GroRe des Pancakes und der verwendeten Presse® abhingig. Dies ist implizit
in der jeweiligen Pancakeart enthalten und bei der Bewertung verschiedener Sorten zu be-
ricksichtigen.

v
v

Tortenstlick Tortenstlick
trennen stauchen

Knlppel/ Billet Pancake

Abbildung 3.1:  Schematische Darstellung einer Pancakeherstellung und der Probenorientierung darin.

Ebenfalls durch den Pancake beeinflusst ist die Lage der zu entnehmenden Proben. Wie aus
Kapitel 2.4 ersichtlich wird, wird durch die Umformung eine inhomogene und anisotrope
Auspragung des Gefliges erwartet. Dementsprechend miissen die Proben mittig im Pancake
platziert werden, um den gewiinschten Gefiligebereich abzubilden. Eine Entnahme von axialen
Proben ist nicht fir alle Pancakes moglich, da die Endhéhe eines kleinen Pancakes ca. 30 mm
entspricht. Die Bezeichnungen Axial, Radial und Tangential beziehen sich dabei auf die Lage
der Probe und nicht der Rissebene in der spateren CC-Probe (siehe Abbildung 3.1).

3.1 Standard Warmebehandlung

Der erste Zustand, dessen Prozessroute in Abbildung 3.2 dargestellt ist, orientiert sich an der
Warmebehandlung von Alloy 718 und Alloy 718Plus sowie Erfahrungen von Rosler [125], [126]
an Inconel® 706 (IN706). Ziel des Zustandes ist ein feinkorniges Geflige mit 6 — Phase an den
Korngrenzen und einem maoglichst hohen y* - Anteil, um hohe Festigkeitswerte zu erreichen.
Die Belegung der Korngrenzen resultiert im ldealfall in einer welligen Morphologie. Um dies zu
erreichen, wird aus 950 °C, also Sub-Solvus, gestaucht. Dadurch wird & — Phase ausgeschieden
oder zumindest eine Auflésung der selbigen verhindert, sodass diese ein Kornwachstum ver-
hindern kann. Eine Kernerwdrmung durch die Umformung auf Temperaturen oberhalb der 6—
Solvus Temperatur wird folglich nicht erwartet oder als tolerierbar erachtet. Eine simulative
Uberpriifung erfolgt nicht in dieser Arbeit.

In der anschlieBenden Losungsgliihung wird die y* — Phase fast vollstdandig aufgeldst, um einen
reproduzierbaren Ausgangszustand fir die Aushartung zu schaffen. Des Weiteren wird in der

1 Bei der Freiformschmiedepresse von VDM ist die mogliche Pressengeschwindigkeit durch die bendtigte Kraft
limitiert. Mit steigender Kraft sinkt die Pressengeschwindigkeit; bis zu einem gewissen Male.
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3.1 Standard Warmebehandlung

nachfolgenden, langsamen Ofenabkiihlung eine Ausscheidung der &6 —Phase in der Form
angestrebt, dass die Korngrenzenmorphologie beeinflusst wird (siehe dazu Kapitel 2.4.2). Eine
parallele Ausscheidung der y’ —Phase, die eine Verarmung an Elementen, die ebenfalls fur die
6 — Phase benétigt werden, bewirken kann, ist dabei laut ZTU-Diagramm nicht vermeidbar. In
der abschlieBenden zweistufigen Aushartung wird y’ ausgeschieden und vergrébert, um eine
optimale Festigkeit zu erreichen.

Temperatur .. ..
A Losungsgliihung
— PA - Zustand 1b - Definierten y* Ausgangszustand einstellen
1030 °C |5
/E/ PG — Zustand 1c Langsame Ofenabkiihlung
970°c F*A 26 - Wellige Korngrenzen erzeugen
955 °C P th
) Zweistufige Aushartung
4 4 K/ min - Optimaler y* Ausscheidungszustand
! z7
I 8h 78
800 °C : ‘/ —
1 50 K/ min
i Z9
[ 8h
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1
\L“& 210
Zeit

Abbildung 3.2:  Warmebehandlung fiir Zustand 1. Die Stauchtemperaturen der Zustande 1b und 1c sind angedeu-
tet.

Ein Teil des Materials liegt als kleiner Pancake, der bei VDM auf der Freiformpresse hergestellt
wurde, vor. Dabei ist zu bertlicksichtigen, dass, anders als bei einem Laborstauchversuch, keine
optimale Ausflihrung des Stauchens garantiert werden kann. Der resultierende Pancake ist
also unférmig wie in Abbildung 9.13 zu sehen ist. Die Probenentnahme unterliegt den oben
genannten Limitationen bei kleinen Pancakes, die mit einem Stauchverhéltnis von 3:1 auf eine
Endhohe von ca. 30 mm gestaucht werden. Dieser Zustand wird als Zustand 1a gefiihrt. Neben
diesem Zustand (aus 950 °C gestaucht), wurden noch die Zustdnde 1b, 1c und 1d hergestellt.
Letzterer ist ebenfalls ein kleiner VDM-Pancake und wird aus 1030 °C gestaucht. Eine hohe
Umformtemperatur wird fiir ein besseres Formfillungsvermégen beim Schmieden im Gesenk
und wegen der geringeren Krafte bevorzugt, wird aber der Mikrostrukturentwicklung unterge-
ordnet. Die Zustande 1b und c werden aus 1030 und 970 °C gestaucht. Um ein moglichst
turbinenscheibennahes Geflige zu erstellen, wurden die Pancakes bei dem Gesenkschmied
Otto Fuchs KG (OF) hergestellt. Hierbei handelt es sich um groRe Pancakes. Somit kann der
Einfluss der Stauchtemperatur in Abhangigkeit der Pancakeart untersucht werden.

Fir die Zustande 1b und 1c werden kleine Klotzchen fiir metallographische Untersuchungen
der Zwischenzustande aus den gestauchten Pancakes entnommen und anschlieBend im Ofen
ausgelagert. Die Benennung wurde von der VDM-Beschriftung Glbernommen. Nach welchen
Schritten der Warmebehandlung die Proben entnommen und in Wasser abgeschreckt werden,
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3 Vorstellung der Materialzustande

um die Mikrostruktur moéglichst unverandert zu erhalten, wird in Abbildung 3.2 mit Z6-10 & Z1
angedeutet. Mit Hilfe dieser Untersuchungen kann ermittelt werden, ob die angewandten
Schritte der Warmebehandlung auch den geplanten Effekt haben.

3.2 Warmebehandlungen mit 6 - Phasengliihung

Zustand 2, dessen Herstellungsroute in Abbildung 3.3a dargestellt wird, ist eine Modifikation
von Zustand 1. Vor der Losungsglithung bei 955 °C wird eine § — Phasengliihung analog zur n—
Glihung in Alloy 718Plus eingefiihrt. Im Vergleich zu den in Kapitel 2.4.3 vorgestellten Tempe-
raturen fir Alloy 718Plus wird in diesem Fall mit 900 °C eine leicht erhohte Temperatur ge-
wahlt, um die héhere Losungstemperatur und langsamere & — Phasenkinetik von Alloy 780 zur
beriicksichtigen. Durch diese Glihung soll mehr 6 — Phase ausgeschieden werden und eine
ausgerichtete Variante, wie sie in Abbildung 2.23 fir Alloy 718Plus zu sehen ist, erzeugt wer-
den. Des Weiteren wird eine von Zustand 1 abweichende Stauchtemperatur von 990 °C einge-
setzt. Der Stauchprozess ist damit nach wie vor Sub 6 — Solvus, aber so nahe an y‘— Solvus
(siehe Tabelle 2.2), dass eine groRtechnische Einordnung schwierig wird. Durch die Tempera-
turerhéhung wird eine im Vergleich zu Zustand 1 einfachere Umformung angestrebt, die bei
der Schmiedung einer Turbinenscheibe im Gesenk zu niedrigeren Kraften und einem besseren
Formflllungsvermogen fuhrt. Des Weiteren wird ein hoherer Anteil an vollstandig rekristalli-
siertem Geflige erwartet.

Der Zustand 2 l3sst sich in die Unterzustande a, b und c einteilen. Die Warmebehandlung ist fir
alle drei gleich, der Materialzustand unterscheidet sich jedoch. Zustand 2a reprasentiert einen
kleinen Pancake, der, genau wie Zustand 1a, auf der Freiformpresse bei VDM gestaucht wurde.
Damit unterliegt dieser Zustand den gleichen Limitationen fiir die Probenentnahme in axialer
Richtung. Um dieses Problem zu umgehen, wurde Zustand 2b geschaffen. Hier wird nicht nur
ein Tortenstlck zu einem Pancake gestaucht, sondern ein komplettes zylindrisches Stiick des
Knippels zu einem grofRen Pancake verarbeitet. Dadurch ist eine groflere Endhéhe moglich,
die eine Probenentnahme in axialer Richtung ermdéglicht. In Zustand 2c wird der Einfluss der
Umformung und damit verbunden der KorngréBe untersucht. In diesem Zustand wird das
Material des Knlippels ohne Stauchprozess warmebehandelt. Somit ist auch hier eine Proben-
entnahme in allen Raumrichtungen maoglich.
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3.2 Warmebehandlungen mit 6 - Phasenglihung
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Abbildung 3.3:

Warmebehandlungen der Zustande 2 (a), 6 (b) und 7 (c).

Zeit

Zustand 2 folgt also dem gleichen Weg wie Zustand 1, um den Widerstand gegen Risswachs-

tum zu verbessern, will dabei aber mehr 6 — Phase ausscheiden und eine einfachere Umfor-

mung ermoglichen bzw. im Falle des Zustandes 2c eine Abschatzung des Umform- und Korn-

groReneinflusses zulassen. Metallographische Proben, an denen die Gefligeentwicklung im

Prozess beobachtet werden kann, sind nicht vorhanden. In erster Ndaherung wird dies von
Zustand 6 abgedeckt (siehe Abbildung 3.3b). In diesem wird die 6 - Phasengliihung auf 16h
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3 Vorstellung der Materialzustande

verlangert und die Stauchtemperatur ist mit 950 °C vergleichbar zu Zustand 1a. Ein Vergleich
zwischen verschiedenen Pancakearten wird durch Zustand 6a und b ermdglicht. Fiir jeden
dieser Zustande kann die Entwicklung der Mikrostruktur im Prozess abgebildet werden.

Zustand 7 ist eine weitere Abwandlung der vorherigen Zustdande (siehe Abbildung 3.3c). Analog
zu Zustand 2a und 6b wird ein kleiner Pancake verwendet. Der Stauchvorgang wird nach der &-
Phasengliihung ausgefiihrt. Dadurch soll die 6 - Phase erst ausgeschieden und in der nachfol-
genden Umformung ausgerichtet werden.

3.3 Warmebehandlung mit Super-6-Solvus Gliihung

In Zustand 3, dessen Prozesshistorie in Abbildung 3.4 dargestellt ist, wird auch versucht 6 —
Phase an den Korngrenzen auszuscheiden und mit deren Hilfe die Korngrenzenmorphologie in
der langsamen Ofenabkiihlung wellig zu gestalten. Allerdings soll dies fiir eine groRere Korn-
groBe durchgefiihrt werden. In Zustand 2c wird dies bereits durchgefiihrt, allerdings wurde
dort keine Umformung eingesetzt. Analog zu Zustand 2b wird eine ganze Scheibe des Kniip-
pelmaterials gestaucht, sodass Untersuchungen in axialer, radialer und tangentialer Richtung
moglich sind.

Temperatur
4 Stauchen
1050 °C - Verringerung der KorngroRe
- Keimstellen erzeugen
Wasser
990°C |-
Losungsgliihung
955 °C 16h - Auflésen der 8-Phase
- Kornwachstum
4 K/ min
Losungsgliihung + WB1
800 °C
4 K/ min
8h
650 °C
Luft

L
Zeit

Abbildung 3.4:  Warmebehandlung fiir Zustand 3.

Um Kornwachstum zuzulassen, muss die 6 — Phase nach dem Stauchen vollstandig aufgel6st
werden. Dafiir wird eine Super-6-Solvus Glihung bei 1050 °C fir 1h eingefiihrt. Die nachfol-
gende verlangerte Glihung bei 955 °C hat nicht mehr die Funktion einer Losungsglihung, da y’
bereits aufgeldst sein sollte. Vielmehr soll die & — Phase ausgeschieden werden. Durch die im
Vergleich zu Zustand 2 erhdhte Temperatur der Gliihung soll die Ausscheidungskinetik der 6 —
Phase beschleunigt werden. Dies wird als notwendig erachtet, da mogliche Keimstellen in der
Losungsgliihung abgebaut werden. Die Aushéartung verlduft analog zu Zustand 1 und 2.
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3.4 Prozesssteuerung iiber eine y’-Warmebehandlung

Die Zustdnde 4 und 5 (siehe Abbildung 3.5a und b) unterscheiden sich deutlich von den ande-
ren Prozessrouten. Auf eine Manipulation der 6 — Phase wird verzichtet. Die Entwicklung der
Mikrostruktur soll durch die y‘—Phase gesteuert werden. Daflir wird die Temperatur der
Losungsgliihung nach dem Stauchen auf 970 °C angehoben. Somit wird die y‘- Phase fast
vollstandig aufgelost, ohne dass auf Grund der fehlenden 6 - Phase Kornwachstum stattfindet.
In der anschlieBenden schnellen Abkiihlung wird ein tUbersattigter Mischkristall erzeugt, in dem
viele kleine y* - Ausscheidungen vorliegen. Durch die schnelle Abkiihlung sollte keine 6 - Phase
ausgeschieden werden.

Temperatur o
(a ) A PA = Zustand 4a (1030 °C) stauchen

/ PB i Zustan: 4b (990 :C) - Verringerung der KorngréRe
-._| PC = Zustand 4¢ (350°C) - Keimstellen erzeugen

2h

970 °C Losungsglithung + Wasser
- Anlosen der y‘-Phase
- Kein Kornwachstum

Wasser - Vermeidung der 6-Phase

950 °C

Aushartung
8 h

1
1
1
1
1
1
1
760 °C [
1
1

/ WB2 WB1 \Luft

r

b Temperatur Stauchen
( ) A / PA — Zustand 5a - Verringerung der KorngroRe

1030 °C

! PG — Zustand 5b Losungsgliihung + Wasser
- Anlésen der y‘-Phase

- Kein Kornwachstum

- Vermeidung der 6-Phase

2h

970°C |5

Langsame Abkiihlung

860 °C - Wellige KG's Uiber y

Aushdrtung

730°C
Luft 75

P

Zeit'

Abbildung 3.5:  Wa&rmebehandlung der Zustdnde 4 (a) und 5 (b). Die Positionen der Zwischenzustandsklétzchen
sind eingezeichnet.

In Zustand 4 werden 950, 990 und 1030 °C als Stauchtemperaturen verwendet. Der Zustand
wird also in 4a, b und c eingeteilt. Wird das ZTU-Diagramm betrachtet (siehe Abbildung 2.3), ist
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3 Vorstellung der Materialzustande

eine Ausscheidung der 6 - Phase bei 970 °C trotz der schnellen Abkihlung durchaus moglich.
Durch die Wahl unterschiedlicher Stauchtemperaturen kdnnte somit der von McDevitt [40]
gezeigte Trend fiir den Einfluss der Stauchtemperatur auf die n - Phase in Alloy 718Plus fiir die
6 - Phase in Alloy 780 Uberpriift werden. Wird keine & - Phase ausgeschieden, kann ein Zustand
ohne dieselbige untersucht werden. Durch die Wahl eines grofen Pancakes konnen alle drei
Orientierungen untersucht werden.

In Zustand 5 (siehe Abbildung 3.5b) wird der Ubersattigte Mischkristall wieder erwarmt, um
das Material anschlieRend langsam im y* - Phasengebiet abzukiihlen, sodass wellige Korngren-
zen durch die y’ - Ausscheidungen an diesen erzeugt werden. Eine Ausscheidung der 6 - Phase
bei den gewadhlten niedrigen Temperaturen ist unwahrscheinlich. Die Welligkeit nicht tber die
6 -/n - Phase einzustellen, entspricht nicht dem Vorgehen der 718-artigen Legierungen, son-
dern den teureren Vergleichslegierungen U 720Li und Waspaloy. Die anschlieBende einstufige
Aushartung verlauft analog zu Zustand 4 und im Vergleich zu den anderen Warmebehandlun-
gen bei einer mittleren Temperatur. Da die Ausscheidung der y‘ - Phase einfacher zu beherr-
schen und nicht an das Einbringen vieler Keimstellen gebunden ist, konnen die Stauchtempera-
turen der bei OF gestauchten groRen Pancakes auf 990 und 1030 °C angehoben werden.

3.5 Ubersicht der Zustinde

Wie in den vorangegangenen Kapiteln angedeutet wird, kdnnen die Zustande auf Grund ihrer
Strategie in zwei Gruppen aufgeteilt werden. Die Zustande 1-3 und 6-7 zielen auf eine Manipu-
lation der 6-Phase ab, die vergleichbar zu den Legierungen Alloy 718 und Alloy 718Plus ist. Die
V' - Phase wird lediglich fiir die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften verwendet.
Diese Zustédnde sind in Tabelle 3.1 — Tabelle 3.3 gegeniibergestellt.
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Tabelle 3.1: Uberblick Zustandsinformationen Zustand 1
Zust. 1a Zust. 1b Zust. 1c Zust. 1d
Tstauch in °C 950 1030 970 1030
Materialtyp Kleiner VDM- GrolSer OF- GroRer OF- Kleiner VDM-
Pancake Pancake Pancake Pancake
Probenlagen (A),R, T R R R
‘I'::::)nderheit Langsame Ofenabkiihlung nach Lésungsgliihung
- Wellige KGs - Wellige KGs - Wellige KGs
Uber 6 — Phase Uber 6 — Phase Uber 6 — Phase
- Einfache Um- - Einfache Um- - Einfache Um-
- Feines Geflige formung formung formung
Ziel - Wellige KGs - Leicht erhohte - Leicht erhéhte - Leicht erhohte
Uber 6 - Phase KorngrolRe KorngroRRe KorngroRRe
- Einfluss der - Einfluss der - Einfluss der
Stauchtempera-  Stauchtempera-  Stauchtempera-
tur tur tur
Tabelle 3.2: Uberblick Zustandsinformationen Zustand 2 - 3
Zust. 2a Zust. 2b Zust. 2c Zust. 3
Tstauch in °C 990 990 - 990
Materialtyp Kleiner VDM- GroRer VDM- Billet/ Knuppel- GroRer VDM-
Pancake Pancake material Pancake
Probenlagen R, T AR T AR T AR T
WB- . . 1055 °C/ 1h & -
Besonderheit 900°C/11h 6 - Gliihung Losungsgliihung
_:r::]e()irter ch - wellige KGs
. - siehe 2a Uber & - Phase - wellige KGs
- wellige KGs . . .
Ziel iiber & - Phase - Probenlln allen - Einfluss der ub.er 6 - Phase
. . 3 Raumrichtun-  Umformung - Einfluss der
- feines Geflige . ..
. gen - Einfluss der KorngrofRle
- einfachere TR
Umformung
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3 Vorstellung der Materialzustande

Tabelle 3.3: Uberblick Zustandsinformationen Zustand 6 — 7
Zust. 6a Zust. 6b Zust. 7

TStauch in °C 950 950 950
Materialtyp OF — Pancake Kleiner VDM-Pancake  Kleiner VDM-Pancake
Probenlagen R R T

. . .. - 6 — Glihung vor dem
WB-Besonderheit - Verlangerung der 6 — Glihung auf 16h

Stauchen

- feine Kornstruktur
- erhohter & - Anteil
- wellige KGs Uiber & — Phase
- Einfluss Pancake Typ

Ziel

- feines Geflige

- Ausrichtung der 6 —
Phase wahrend des
Stauchens

Zustand 4 und 5 hingegen verwenden nicht die 6 —sondern die y’ —Phase zum Steuern der

Korngrenzenmorphologie. Die 6 — Phase wird somit (iberwiegend ignoriert und ist, sofern sie

auftritt, nur ein Nebenprodukt der Prozessroute.

Tabelle 3.4: Uberblick Zustandsinformationen Zustand 4 - 5

Zust. 4a Zust. 4b Zust. 4c Zust. 5a Zust. 5b
Tstauch in °C 1030 990 950 1030 970
Materialtyp GrolSer OF-Pancake GrolRer OF-Pancake
Probenlagen ART R
WB- 970 °C/ 2h Losungsgliihung + 860 °C/ 2h Zwischenglihung
Besonderheit 760 °C/ 8h Aushértung + Langsame Abkihlung

- feine y’ Ausscheidungen
Ziel -y’ als Prozess Phase
- Einfluss Tstauch

- wellige KGs tber y’
- Einfluss Tstauch
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4 Experimentelle und Analytische
Methodik

Das Vorgehen der experimentellen und metallographischen Untersuchungen sowie der Pha-
senanalyse wird in diesem Kapitel dargelegt, um eine Reproduzierbarkeit und Interpretation
der Ergebnisse zu ermoglichen. Zu Beginn wird das Vorgehen der mikrostrukturellen Analyse
vorgestellt. Diese wird, wie spater genauer erldutert wird, sofern moglich, immer an geteste-
ten Proben und nicht an zusatzlichen Materialstiicken durchgefiihrt. AnschlieBend werden die
Versuche vorgestellt, in denen die Risswachstumsuntersuchungen den Schwerpunkt darstel-
len.

4.1 Mikrostrukturelle Untersuchungen

In dieser Arbeit werden die Korn- sowie die Ausscheidungsstruktur untersucht. Neben diesen
Untersuchungen, die fiir das GroR der Proben durchgefiihrt werden, wird die Zusammenset-
zung der Phasen mittels TEM Untersuchungen an ausgewdhlten Proben genauer betrachtet.
Die Position der metallographischen Proben und das Vorgehen der mikrostrukturellen Unter-
suchungen wird nachfolgend vorgestellt.

4.1.1 Mikroskopie und Phasenanalytik

Fiir die Untersuchungen der Mikrostruktur werden verschiedene Analysemethoden gewahlt.
Aufnahmen mit dem Lichtmikroskop (LiMi) sowie die Untersuchungen in den Rasterelektro-
nenmikroskopen (REM) werden an metallographischen Schliffen durchgefiihrt. Die Praparati-
onsmethodik der Selbigen ist im Anhang aufgefiihrt (siehe u.a. Tabelle 9.12).

Die Kornstruktur® wird mit EBSD-Aufnahmen eines Systems der Firma EDAX an polierten,
metallographischen Schliffen bestimmt. Die Auswertung u.a. der KorngréRe und Orientierung
wird mit der Software TSLM OIM vorgenommen. Die Farbkodierung der in dieser Arbeit darge-
stellten IPF’s (engl. inverse pole figure) ist, wenn nicht explizit anders angegeben, in Abbildung
9.31 abgebildet.

Die Analyse der y‘—Phase erfolgt am geatzten Schliff in einem Zeiss Supra 40 VP REM (Zeiss
REM). Dafur werden Aufnahmen mit dem SE — Detektor des Zeiss REMs angefertigt. Aufnah-
men mit dem InLens Detektor eignen sich besser flir eine automatisierte Bildauswertung, da

LIn dem Begriff Kornstruktur wird neben der KorngroBe auch der Rekristallisationsgrad oder eine Kornausrichtung
mit einbezogen. Der Begriff wird in dieser Arbeit also allgemeiner als die KorngroRe verwendet.
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4 Experimentelle und Analytische Methodik

die Kanten der Ausscheidungen gleichmaRig Uberstrahlt sind, sodass diese hell umrandet
erscheinen (siehe Abbildung 4.2a). Der SE — Detektor wird dennoch verwendet, da die automa-
tische Bildaufnahme mit diesem anfanglich zuverlassiger funktioniert hat. Spatere Bilder wer-
den der Vergleichbarkeit halber im gleichen Stil aufgenommen. Die Einstellungen des REM’s
sind dabei in der entsprechenden Bildlegende gegeben. Verwendet wird meistens eine Be-
schleunigungsspannung von 5 kV, um eine oberflaichennadhere Analyse zu erhalten, eine Blende
von 30 um und eine VergroRerung von mind. 10000 - 20000 — fach. Bei der verwendeten
Bildauflésung von 3072 x 2304 Pixeln entspricht dies einer Auflésung von 3.722 nm/ Pixel oder
besser.

Die 6 — Phase kann im polierten Zustand mit dem Riickstreudetektor (BSE) des Hitachi S-3400N
REMs (Hitachi REM), der einen Ordnungszahlkontrast darstellt, sichtbar gemacht werden.
Hierbei wird eine Beschleunigungsspannung von 20-25 kV verwendet. Im Vergleich zu der y'—
Analyse werden geringere VergrofRerungen gewahlt, da die Hochtemperaturphase einen
deutlich groReren Radius und Abstand zueinander aufweist. Somit wird ein groRerer Bildaus-
schnitt flr eine statistische Auswertung benétigt. Mit Niob ist ein schweres Element in der
intermetallischen Phase enthalten, sodass diese hell (weil) im Bild abgebildet wird, wahrend
sich die Kornstruktur in verschiedenen Grautonen darstellt. Die Trennung zwischen der Hoch-
temperaturphase und den ebenfalls weil} erscheinenden Niobkarbiden (NbC) wird anhand der
GroRe und Morphologie vorgenommen.

Diese Trennung wird durch vorangegangene EDX-Analysen (energy dispersive X-ray
spectroscopy) der verschiedenen Phasen ermdoglicht. Dafiir wird ein am Hitachi REM ange-
brachtes EDX-System der Firma Oxford Instruments (INCAx-sight) mit der Software INCA ver-
wendet. Durch die geringere Auflésung der EDX-Methodik, wenn Vollmaterial betrachtet wird,
sind ergdnzende Untersuchungen in einem Transmissionenelektronenmikroskop (TEM) vom
Typ FEI Osiris ChemiStem (200kV) am KIT-LEM notwendig. Die Lamellen werden mit einer FIB
(engl. focused ion beam) ebenfalls am KIT prapariert. Durch eine bessere EDX-Auflésung an
den diinnen Lamellen kénnen hier auch die chemischen Zusammensetzungen der intermetalli-
schen Phasen abgebildet werden. Des Weiteren werden Korngrenzen und die Rissflanken von
Nebenrissen hinsichtlich von Seigerungen und ihrer Oxidschicht analysiert.

Karbide und Karbonitride liegen in lokalen Gruppen vor, die einen groRen Abstand untereinan-
der aufweisen. Fiir eine statistische Bewertung ist ein hinreichend groBer Bildausschnitt not-
wendig. Dafiir werden ca. 6x6 mm Bereiche mit dem LiMi bei 100-200x aufgenommen und
anschlieRend analysiert. Stickstoffhaltige Verbindungen erscheinen dabei leicht orange/ gol-
den wahrend Karbide graulich wirken (siehe Abbildung 5.4).

Die Harte wird vorwiegend mit einem automatischen EmcoTest M1C010 Harteprifer ermittelt.
Als Priufverfahren wird HV10 gewahlt. Die Eindriicke werden in einem Abstand von ca. 1 mm
aufgespannt, sodass fiir die meisten Proben ein Netz von 7x7 Eindriicken entsteht. Da die
Schliffe etwas unterhalb des Testquerschnitts entnommen werden, ist ein solches Raster mit
genligend Abstand zwischen den Eindriicken moglich. Fir drei Proben, bei denen gezielt eine
inhomogene Mikrostruktur untersucht werden soll, wird ein Qness 60 A+ Evo Harteprifer
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4.1 Mikrostrukturelle Untersuchungen

verwendet. Als Priifverfahren wird hier HV0.1 verwendet, sodass die Gradienten besser aufge-
I6st werden kdnnen. Das aufgespannte Netz ist ein Kompromiss aus Genauigkeit (Abstand der
Eindriicke) und der bendtigten Zeit. Es umfasst 33 x 33 Eindriicke mit einem Abstand von ca.
200 pm.

Neben den bereits beschriebenen TEM-Untersuchungen wird die sich bildende Oxidschicht auf
den Rissflanken des Risses mit Hilfe von XPS-Untersuchungen (X-ray Photoelectron
Spectroscopy) genauer dargestellt. Daflir wird die Bruchflache einer Rissfortschrittsprobe in
200 x 200 um groRen Messflecken in ca. 2 nm Schritten in Tiefenrichtung abgetragen. Die
chemische Zusammensetzung wird dabei integral (gemittelt Gber die MessfleckgroRe) be-
stimmt. Die spater vorgestellten Diagramme zeigen also ein Tiefenprofil auf der Abszisse. Die
Probenoberflache entspricht dabei der Tiefe Null. Die gewahlten Analysepositionen reprasen-
tieren verschiedene Zeitpunkte im Versuch und unterscheiden sich somit in der Oxidationszeit.
Durch Referenzmessungen im Anriss (langste Oxidationszeit) und im Restbruch (keine Oxidati-
on) sind Aussagen (ber die Entwicklung der Oxidschicht moglich.

Die Bruchflachen der CC- und Zugproben werden im Hitachi REM analysiert. Somit kann be-
stimmt werden, ob ein interkristallines oder transkristallines Versagen vorliegt. Dies ist bei den
Risswachstumsversuchen von entscheidender Bedeutung fir die Interpretation der Ergebnisse.

4.1.2 Positionierung der metallographischen Proben

Die metallographischen Untersuchungen in dieser Arbeit werden, soweit moglich, an den
getesteten Proben und nicht an separaten metallographischen Kl6tzchen durchgefiihrt. Somit
kénnen lokal inhomogene Mikrostrukturen, die durch den Herstellungsprozess bedingt sind,
berilicksichtigt werden. Die Testtemperatur der Risswachstumsversuche Ubersteigt die ge-
winschte Einsatztemperatur von mindestens 700 °C nicht. Dies gilt auch fir die Zugversuche,
wenn von wenigen Ausnahmen abgesehen wird. In diesem Temperaturbereich sollte keine
eigenschaftsbestimmende Verdnderung des Gefliges erfolgen, sodass die analysierten Proben
den jeweiligen hergestellten Zustand repradsentieren.

In Abbildung 4.1a sind die Entnahmepositionen der Querschliffe aus den Risswachstumspro-
ben, die in Kapitel 4.2.3 vorgestellt werden, dargestellt. Um einen moglichst direkten Einblick
in die Mikrostruktur zu erhalten, die der Riss durchlaufen ist, wird wenige Millimeter unterhalb
der Bruchflache eine Probe fiir die Gefligeuntersuchungen entnommen. Darunter liegend wird
eine weitere Probe herausgetrennt, die fiur die Ermittlung der Hartekennwerte verwendet
wird. Die Nomenklatur der Proben ist ebenfalls in der Abbildung aufgefiihrt. Die Praparations-
methodik ist im Anhang dargestellt (siehe u.a. Tabelle 9.12). Neben den Querschliffen werden
auch Langsschliffe angefertigt mit deren Hilfe eine auftretende Anisotropie erkennbar ist. Des
Weiteren eignen sich diese flr eine Betrachtung der Bruchart und der tatsachlich aufgebro-
chenen Mikrostruktur des Risses. Dies wird ermoglicht, indem von einer Probenhalfte die
Bruchflache unter 45° getrennt (erodiert) wird (siehe Abbildung 4.1b). Abhdngig von der
Asymmetrie der Rissfront werden unterschiedliche Seiten analysiert. Bei einem symmetrischen
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4 Experimentelle und Analytische Methodik

Rissverlauf wird auf die 45° Trennlinie (M2) geschaut. Bei vorliegender Asymmetrie werden die
beiden Seitenflichen (M2R und M2L) untersucht. Die verbleibende Bruchflache wird fir die
Betrachtung der Bruchart im REM verwendet.

¢

(a) A (b) Draufsicht auf Bruchflache

Rissfront”

Kerbe —,
Langsschliff

M2 | M2L | M2R

Abbildung 4.1:  Lage der metallographischen Schliffe in den getesteten CC-Proben. a) Querschliffe M1 und M5 b)
Langsschliffe M2 (M2R entspricht der rechten Seite, M2L der linken Seite und M2 der 45° Trennli-
nie)

Neben den Proben fiir das Ermidungsrisswachstum wird die Mikrostruktur auch fir Stauch-
und Zugproben analysiert. Flr erstere werden Langsschliffe angefertigt, die die Stirnflachen
mit einem Durchmesser von d=6 mm halbieren. Fir die Analyse der kleinen Flachzugproben
(siehe Abbildung 4.4) wird eine Halfte liegend eingebettet, sodass ebenfalls ein Langsschliff
entsteht.

Fir die Bewertung der Mikrostrukturentwicklung innerhalb der Prozessrouten werden die
Zwischenzustande analysiert, deren Position in Kapitel 3 vorgestellt werden. Zu diesen liegen
keine Proben fiir mechanische Versuche vor, sodass fiir die Bewertung des Gefliges auf me-
tallographische Klotzchen zurickgegriffen wird. Diese werden von VDM-Metals bereitgestellt.
Im Idealfall werden sie direkt neben dem Testquerschnitt der untersuchten CC-Proben aus den
Pancakes entnommen. Anschlielend werden sie in einem Laborofen ausgelagert. Nach den
entsprechenden Warmebehandlungsstufen wird jeweils ein Klétzchen entnommen und in
Wasser abgeschreckt, um den aktuellen Gefligezustand moglichst schnell zu konservieren.
Dabei ist zu bericksichtigen, dass die ideale Positionierung der Klotzchen im gestauchten
Pancake nicht immer moglich ist. Dies ist durch die Anzahl der benétigten Proben bedingt. Die
Klétzchen liegen somit unterschiedlich weit vom Testquerschnitt entfernt und missen vor
diesem Hintergrund beurteilt werden.
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4.1.3 Phasenanalytik mittels Bildauswertung

Fiir eine Bewertung der intermetallischen Phasen werden Bilder halb-zufidillig aufgenommen.
D. h. iber den betrachteten Bereich des vorliegenden Schliffes wird mathematisch ein regel-
maRiges, rechteckiges Netz gespannt. Die Bilder werden automatisch an den Knotenpunkten
desselben aufgenommen. Somit wird eine gezielte Wahl des Ausschnittes durch den Anwender
unterbunden. Dies ist bei einigen Zustdnden mit vereinzelten, wenigen &-—
Phasenausscheidungen wichtig, um den Ausscheidungsanteil nicht kiinstlich durch die Wahl
der Aufnahmepositionen zu erhéhen. Die Analyse der Ausscheidungen erfolgt mit Hilfe von
klassischen Bildverarbeitungsmethoden (keine KI und keine Beriicksichtigung von chemischen
Informationen). Daflir miissen die verschiedenen Phasen in den Bildern erkannt und getrennt
voneinander betrachtet werden. Wie in Kapitel 4.1.1 bereits beschrieben, wird die § — Phase in
anderen Bildern als die y' — Phase analysiert, sodass eine Trennung der Ausscheidungen einfa-
cher wird. Die Analytik erfolgt mit einem Pythonskript. AnschlieBend werden die Ergebnisse
statistisch ausgewertet.

Trennung von Ausscheidungen und Matrix

Die REM-Bilder liegen als Grauwertbilder vor und werden mit verschiedenen Schwellenwerten
in bindre Bilder umgewandelt. Verwendet werden dafiir eine Kombination aus einem absolu-
ten Schwellenwert und einem Sobel- bzw. Laplace-artigen Filter fur die Kantenerkennung
(siehe Abbildung 4.2b). Im Binarbild entsprechen schwarze Pixel dem Hintergrund und weil3e
potentiellen Ausscheidungen.
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Abbildung 4.2:  Schritte der Phasenanalyse mittels klassischer Bildverarbeitung. a) REM-Bild b1) Kantendetektion
Uber einen Laplace-artigen Schwellenwert. b2) Absoluter Schwellenwert anhand von Pixelintensi-
taten c) Kombination beider Schwellenwerte d) Farbliche Umrandung der erkannten Partikel im
Originalbild, die einer intermetallischen Phase zugeordnet wurden

In dem bindren Bild kdnnen die verschiedenen intermetallischen Phasen getrennt werden.
Dazu wird jeder Partikel® klassifiziert. Es werden GréRen- und Formgrenzwerte festgelegt.
Nach diesen werden die Partikel den Phasen (y‘, 6 und Karbide) zugeordnet. Alle Partikel, die in
keine der Kategorien fallen, werden nicht in der statistischen Auswertung berlicksichtigt. Die
Grenzwerte koénnen dabei willkiirlich vom Benutzer gesetzt werden. Die morphologische
Trennung eignet sich gut flr die Separation der y* und der 6 — Phase, da erstere eher kubisch
und letztere langgestreckt ist. Diese Trennung ist nur in den geatzten Bildern notwendig. In
den BSE-Bildern, in denen die § — Phase analysiert wird, muss zwischen dieser und Karbiden
unterschieden werden. Dies geschieht Gber die GroRRe. Entstehende Fehler bei der Klassifizie-
rung werden akzeptiert, da diese nur schwer vermieden werden kénnen. Dies gilt auch fir
nicht trennbare oder durch Korngrenzen verbundene y‘ — Partikel in den geatzten Schliffen. Die
Beeinflussung der Statistik sollte auf Grund der Anzahl an analysierten Bildern (9-144 pro
Probe) und damit Ausscheidungen gering ausfallen.

2 Als Partikel wird eine separate Ansammlung verbundener weilRer Pixel bezeichnet.
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Statistische Auswertung

Die klassifizierten Ausscheidungen werden hinsichtlich verschiedener statistischer GrolRen
bewertet. Dies sind die GroRe, der Flachenanteil, die Form, die Orientierung und der mittlere
Abstand zu benachbarten Ausscheidungen. Fir die Bestimmung der GroRe wird aus der Pixel-
anzahl (Flache) ein Radius (Der Partikel wird als Kreis angenommen) der Ausscheidung errech-
net. Wie Casanova [24] bereits anmerkte, ist im geédtzten Zustand von einer leichten Uber-
schiatzung der GroRe auszugehen. Dies ist bedingt durch die Uberstrahlung der Kanten im
REM, wenn ein Detektor verwendet wird, der Sekundarelektronen analysiert.

Fiir die Berechnung des Ausscheidungsanteils wird die Pixelanzahl aller Ausscheidungen eines
Typs in Relation zur Pixelanzahl des untersuchten Bildausschnittes gesetzt. Daraus ergibt sich
der ausgeschiedene Flachenanteil. Es erfolgt keine Berechnung des Volumenanteils.

Fiir die Bestimmung der Form werden die langste Achse der konvexen Hille und die dazu
groBte senkrechte Ausdehnung dieser verwendet. Dies weicht leicht von dem géngigen Vorge-
hen des Ellipsenfittings in der Literatur ab [127], [128]. Des Weiteren wird die Form der Aus-
scheidung (Lange Achse/ kurze Achse) von 1.0 (rund) bis unendlich (gestreckt) angegeben
anstatt von 0 — 1, da dies intuitiver erscheint.

Fir die Orientierung der Partikel wird der Winkel der langsten Ausscheidungsachse zur Y-
Achse ermittelt. Ein mittlerer Winkel und damit eine mogliche Vorzugsorientierung kann Gber
Methoden der directional statistics ermittelt werden. In diesen werden die Orientierungen in
ihre Vektorbestandteile zerlegt. Wie breit die Winkelverteilung ist, die den mittleren Winkel
reprasentiert, wird mit einem Wert zwischen 0 (zufallige Verteilung) und 1 (einheitliche Aus-
richtung) dargestellt. Ab welchem Wert die Ausrichtung als einheitlich bewertet werden kann,
ist allerdings nicht intuitiv. Zumal Kreisstatistiken auf einen Bereich von 0-360° ausgelegt sind,
fir die Bewertung der Ausscheidungsausrichtung aber nur der Bereich von 0-180° relevant ist.
Daher wurde eine abweichende Herangehensweise gewahlt. Die Winkel aller Ausscheidungen
werden in einem Histogramm mit Klassen in 10° Schritten eingeteilt. Eine mogliche Vorzugs-
orientierung wird durch eine Uberdurchschnittlich hohe Ansammlung in einem definierten
Winkelintervall gekennzeichnet. Dabei ist zu berlicksichtigen, dass die Randwerte 0 und 180°
die gleiche Orientierung darstellen. Das Winkelintervall sowie der Grenzwert der GroéRRe der
Ansammlung (Anteil der Ausscheidungen) muss vom Anwender vorgegeben werden (siehe
Abbildung 4.3). Liegt innerhalb des gegebenen Winkelintervalls ein groBerer Ausscheidungsan-
teil als der definierte Grenzwert vor, wird dies als Vorzugsorientierung interpretiert. Als mittle-
rer Vorzugswinkel wird diejenige Klasse im Histogrammausschnitt angegeben, der die meisten
Ausscheidungen angehdren. In dieser Arbeit wird ein Winkelintervall von 40° mit einem Aus-
scheidungsanteil von 0.25 fiir eine Erkennung einer Vorzugsorientierung angewandt.
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Abbildung 4.3:  Schematische Darstellung fir die Ermittlung der Vorzugsorientierung von Ausscheidungen und
dem resultierenden Mittelwert. Der Benutzer gibt ein Winkelintervall und einen Schwellenwert
fir den darin enthaltenen Anteil an. Wird der Schwellenwert lberschritten, liegt eine Vorzugsori-
entierung vor.

Fiir die Charakterisierung der Ausscheidungen werden in den Ergebnissen tUberwiegend Mit-
telwerte angegeben. Fiir die Interpretation muss bericksichtigt werden, wie diese ermittelt
werden. Fir jede Probe wird eine Bildserie analysiert. In dieser Serie wird jedes Bild einzeln
bewertet. Fiir jede der statistischen GroRen wird ein bildbezogener Mittelwert gebildet. Der
Mittelwert fiir die gesamte Probe ergibt sich somit als Mittelwert der Bildmittelwerte. Des
Weiteren gehdéren mehrere Proben einem Zustand an. Der Mittelwert eines Zustandes ist der
Mittelwert der enthaltenen Proben.

4.2 Experimentelle Charakterisierung

In den folgenden Abschnitten wird die Versuchstechnik dargelegt. Zunachst werden die Zug-
versuche vorgestellt, die eine Einordnung der untersuchten Zustande hinsichtlich der mechani-
schen Eigenschaften ermoglichen. Nachfolgend werden die Stauchversuche aufgefiihrt, die
primar der Untersuchung der Ausscheidungskinetik dienen. AbschlieBend werden die Riss-
wachstumsversuche prasentiert, die den versuchstechnischen Schwerpunkt der vorliegenden
Arbeit darstellen. Diese werden wiederum in die Ermidungsrisswachstumsversuche und die
Schwellenwertartigeversuche unterteilt.

50



4.2 Experimentelle Charakterisierung

4.2.1 Zugversuche

Fiir eine Einordnung der mechanischen Eigenschaften werden Zugversuche an einigen der
untersuchten Zustdnde durchgefiihrt. Die Proben werden aus dem Restmaterial der gelieferten
Pancakes und Probenriegel entnommen. Die Geometrie der Proben ist in Abbildung 4.4 darge-
stellt. Auf Grund eines gednderten Versuchsstandes werden zwei verschiedene Probengeo-
metrien verwendet.
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Abbildung 4.4:  Geometrie der verwendeten Flachzugproben. Die ersten Versuche wurden mit Variante 1 (a)
durchgefihrt. Auf Grund eines gednderten Versuchsstandes wurde spater Variante 2 (b) ange-
wandt.

Die Versuche werden an einer elektromechanischen KAPPA 100 SS von Zwick Roell durchge-
fihrt. Die Erwarmung auf die Versuchstemperaturen von bis zu 800 °C erfolgt in einem Drei-
Zonen-Ofen. Die Proben werden mit Dehnraten &€ von 102 — 107 1/s getestet. Das Stabexten-
someter der Firma Maytec wird auf der schmalen Seitenflaiche angefahren. Der Fokus der
Untersuchungen liegt auf der resultierenden Bruchdehnung. Eine vollstandige Auflistung aller
Versuche mit den entsprechenden Versuchsbedingungen ist in der Versuchstabelle zu finden
(siehe Tabelle 9.7 und Tabelle 9.8).

4.2.2 Stauchversuche zur Untersuchung der 6 — Ausscheidungskinetik

Um das Verstandnis des Zusammenspiels aus Umformung und Ausscheidungskinetik der
intermetallischen Phasen, insbesondere der § —Phase, zu verbessern und weitere mogliche
thermomechanische Prozessrouten vorzuschlagen, werden Stauchversuche auf einer
Gleeble®3150 durchgefiihrt. Die Stauchzylinder (keine Rastegaev-Proben) werden aus einer
Scheibe des Billetmaterials herauserodiert (siehe Abbildung 4.5). Dabei ist zu bericksichtigen,
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4 Experimentelle und Analytische Methodik

dass die Position der einzelnen Proben nicht festgehalten wurde, da ein homogenes Geflige in
dem reduzierten Querschnitt angenommen wurde. Da dies nicht der Fall ist, liegen unter-
schiedliche Ausgangszustdnde vor. Dies wird als unproblematisch angenommen, da die Ent-
wicklung der intermetallischen Phasen nach dem Stauchen als Hauptziel der Untersuchungen
angedacht ist. Die generierten FlieRkurven sind zweitrangig. Durch die erfolgte Rekristallisation
im Probenzentrum wird die entstandene Ungenauigkeit in der Ausscheidungsstruktur als
gering eingestuft und somit akzeptiert. Eine schematische Ubersicht der Temperatur- und
Dehnungsverteilung sowie der resultierenden Kornstruktur ist in Abbildung 4.63 gegeben.
Werden die Proben im ungestauchten Zustand warmebehandelt, ist ein starker Einfluss des

Ausgangszustandes zu erwarten.

(a) (b)

AT
oD, N
T 1

180 \

NI
< 4!

wp o an 3

10

Gleebleprobe (10mm)

[ | =l

Abbildung 4.5:  Entnahmeplan der Stauchzylinder aus einer halben Scheibe des geschmiedeten Billetmaterials.
a) 20 mm Rand wird abgenommen. b) Anordnung der Stauchproben ohne eine positionsbezogene
Beschriftung. c) Dimension der Stauchzylinder.

Die Proben werden konduktiv durch die Stempel der Gleeble erwarmt und im Versuch durch
ein mittig auf der Probe angepunktetes Thermoelement geregelt. Vor der Umformung werden
die Proben kurz bei der Versuchstemperatur gehalten, um eine gleichméaRige Durchwarmung
zu ermoglichen. Die verschiedenen Untersuchungen sind in der Versuchsmatrix zu finden
(siehe Tabelle 9.5 und Tabelle 9.6). Das Vorgehen und die Intention der Untersuchungen
werden nachfolgend kurz vorgestellt.

3 Die Bilder dienen der Veranschaulichung und stellen nicht die gleiche Probe dar.
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Abbildung 4.6:  Korrelation zwischen Umformparametern und Kornstruktur in einem Stauchzylinder. a) Darstel-

lung einer simulierten Temperatur- und Dehnungsverteilung in einer Zylinderstauchprobe [2]. b)
Dunkelfeldaufnahme der Kornstruktur einer in diesem Vorhaben gestauchten Probe.

Einfluss der Umformung auf die Ausscheidungskinetik

Die Ausscheidungskinetik kann oftmals durch das Einbringen von Keimstellen beschleunigt
werden. Durch eine Umformung wird dies ermoglicht. Wie groR der Einfluss verschiedener
Umformgrade und Umformgeschwindigkeiten ist, wird in dieser Versuchsserie ermittelt. Aus
den Untersuchungen kénnen Erkenntnisse abgeleitet werden, wie die thermomechanische
Prozessroute verandert werden kdnnte, um einen moglichst hohen Ausscheidungsanteil zu
generieren. Des Weiteren kann ermittelt werden, ob die Ausscheidung bevorzugt entlang der
FlieRlinien stattfindet. Die Proben werden bis zu einem Umformgrad von ¢ =0.8 und ¢ = 1.0
(Mit Umformgrad und der Bezeichnung ¢ werden in dieser Arbeit logarithmische Werte be-
zeichnet) gestaucht und anschliefend bei 900 °C fiir 11h ausgelagert. Ein Umformgrad von
@ = 1.0 entspricht dabei ungefdhr einem Stauchverhéltnis von 3:1 und ist somit dhnlich zu den
Pancakes, die als glinstiges Abbild einer Turbinenscheibe verwendet werden. Als Umformge-
schwindigkeiten werden ¢ = 0.01, 0.1 und 0.5/ s angewandt. Gestaucht wird aus den Tempera-
turen 950, 970 und 1030 °C.

Zeilige Ausscheidung der 6 -/n - Phase

Hahnert [17] konnte zeigen, dass eine Ausrichtung der n - Phase in Alloy 718Plus zu verbesser-
ten Risswachstumseigenschaften fiihren kann. Die entstehende Anisotropie wird akzeptiert, da
die Richtung mit den schlechtesten Eigenschaften der unkritischen Orientierung in Turbinen-
scheiben entspricht. Um eine Ausrichtung der intermetallischen Hochtemperaturphase zu
erreichen, scheint eine Ausscheidung der Phase mit einer anschliefRenden Ausrichtung dersel-
bigen erreichbar zu sein. Dafiir werden die Stauchzylinder bei Temperaturen von 950 - 1020 °C
flr bis zu 24 h ausgelagert und an Luft abgekihlt. Eine Luftablage entspricht der bevorzugten
industriellen Praxis. Nach der isothermen Auslagerung, in der eine Ausscheidung der HT-Phase
erwartet wird, werden die Proben aus 950 °C oder 970 °C mit einer Umformgeschwindigkeit
von ¢ =0.1/s bis zu einem Umformgrad von ¢ = 1.0 gestaucht. Anhand dieser Untersuchun-
gen kann neben der Ausrichtung der 6 - Phase das Ausscheidungsverhalten bei isothermen
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Auslagerungen mit untersucht werden. Zu diesem Zweck werden die Zwischenzustiande nach
der Abkiihlung untersucht.

Zweistufige Umformung

In dieser Versuchsserie soll ebenfalls eine Ausrichtung der HT-Phase erreicht werden. Im
Unterschied zu dem obigen Vorgehen, werden die Proben hier angestaucht, um die Ausschei-
dungskinetik zu beschleunigen. Dafiur werden die Proben aus 950 °C mit einer Umformge-
schwindigkeit von ¢ =0.1/s bis zu ¢ = 0.4, 0.6 oder 0.8 angestaucht und an Luft abgekihlt.
AnschlieBend werden die Proben fiir 5 oder 11 h bei 900 °C im Ofen ausgelagert und an Luft
abgekuhlt. AnschlieRend erfolgt eine erneute Umformung (Tstauch = 950 °C, ¢ = 0.1/s), die die
Proben auf den Endumformgrad ¢ = 1.0 (auf die Startabmessungen bezogen) fertigstaucht. Es
folgt ebenfalls eine Abkiihlung an Luft. Dieses Vorgehen nahert sich der Herstellung einer
Turbinenscheibe an, die auch in mehreren Schritten ablauft. Mit dieser Untersuchung soll zum
einen gezeigt werden, dass eine Ausrichtung der 6 -/n - Phase wie in [17] moglich ist. AuBer-
dem steht somit ein Vergleich mit dem einstufigen Stauchen und einer anschlieRenden Ausla-
gerung zur Verfligung. Dadurch kann gezeigt werden, wie die Vereinfachung der Herstellung
auf eine Pancakestauchung das Risswachstumsverhalten im Vergleich zu einer hergestellten
Turbinenscheibe beeinflusst.

4.2.3 Risswachstumsuntersuchungen

Das Langrisswachstum wird mit CC-Proben untersucht, die aus dem Vormaterial herausero-
diert werden. Die Abmessungen der Proben sind in Abbildung 4.7 dargestellt. Die Kerbe wird
an einer willkirlich gewahlten Kante ebenfalls erosiv eingebracht. Die Proben werden auf einer
servohydraulischen Instron 8502 Universalprifmaschine getestet. Die Einspannung erfolgt
dabei hydraulisch. Es werden zwei unterschiedliche Maschinen dieses Typs verwendet. Die
verwendete Maschine ist in der Versuchstabelle festgehalten, um maschinenspezifische Ein-
flisse zu erkennen (siehe Tabelle 9.1 - Tabelle 9.4). Die Versuche unter Vakuumatmosphare
werden in einer hauseigenen Vakuumkammer, die an einer servohydraulischen Instron 8503
Maschine befestigt ist, bei Driicken unterhalb von 2-10"° mbar durchgefiihrt.
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Abbildung 4.7  Zeichnung der verwendeten CC-Proben.

Da eine Untersuchung des Langrisswachstums angestrebt wird, werden die Proben vor dem
eigentlichen Risswachstumsversuch angeschwungen. Dabei wird die Probe bei Raumtempera-
tur (RT) und dem Belastungsverhéltnis, das im Versuch angewandt wird, zyklisch mit einer
Frequenz von 10 Hz belastet. Dadurch wird ein Startriss an der Kerbe initiiert und bis zu einer
Lange von ungefahr 300-600 um verlangert. Der Prozess wird zweistufig durchgefiihrt. In der
ersten Stufe wird eine hohere Belastung (4K =14 MPavm) gewahlt, um die Initiierung zu
beschleunigen. Die zweite Stufe wird mit einer reduzierten Last (AK =12 MPavm), die im
Idealfall der spateren Startbelastung (oder geringer) entspricht, durchgefiihrt. Darin wird der
Riss verlangert und zugespitzt, und die Ausdehnung des Spannungsfeldes vor der Rissspitze
wird geringgehalten, um den nachfolgenden Versuch moglichst wenig zu beeinflussen. Des
Weiteren wird die Rissfront von der dreieckigen Kerbe in eine viertelkreisférmige Form Uber-
fihrt, die der Rissgeometrie im Versuch entspricht. Somit werden Ungenauigkeiten in der
Bestimmung des zyklischen Spannungsintensitatsfaktors zu Beginn des Versuches vermieden.
Um vergleichbare Startrisslangen fiir alle Versuche einzustellen, wird die Rissldnge bereits im
Anschwingvorgang mit einer Wechselstrompotentialsonde tberwacht. Die Methodik wird im
spateren Verlauf dieses Kapitels erldutert.

Die zyklischen Risswachstumsversuche werden kraftgeregelt mit einem trapezférmigen 1-1-1-1
oder 1-120-1-1 Zyklus bei 500-700 °C und R, =0.1 an Laborluft durchgefiihrt. Abweichende
Versuchsbedingungen werden an entsprechender Stelle angegeben. Die Beheizung der Proben
erfolgt induktiv. Die Regelung erfolgt dabei Uber eines der beiden angeschweiten Thermo-
elemente vom Typ K. Diese werden auf den Probenflachen, die nicht an die Kerbe angrenzen,
auf Hohe des erwarteten Rissverlaufs angebracht (siehe Abbildung 4.8). Die Dehnung wird mit
einem Stabextensometer der Firma Maytec oder einem HCF-Eigenbau des IWM ermittelt.
Dieses wird auf der Kante ober und unterhalb der Kerbe angefahren.
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Abbildung 4.8:  Instrumentierung einer CC-Probe flr einen Risswachstumsversuch bei erh6hter Temperatur. a)
Stromzufuhr der Wechselstrompotentialsonde b) Potentialdrdhte c) Thermoelement d) Kerbe.

Die Risslange wird mit Hilfe einer Wechselstrompotentialsonde vom Typ CGM-7 von Matelect
ermittelt. Die bendtigte Verkabelung, bestehend aus Stromzufiihrung (Platindrdhte) und
Potentialabgriff (Nickeldrdhte), wird in Abbildung 4.8 dargestellt. Die Potentialdrahte werden
dabei symmetrisch ober- und unterhalb der Kerbe auf der Kante angeschweiRt. Die Messung
erfolgt bei einem Stromfluss von 1 A, einer Frequenz von 2 kHz, einem Verstarkungsfaktor von
2000 - 3000. Ein Tiefpassfilter von 0.1 Hz wird eingesetzt. Die Versuche unter Vakuumbedin-
gungen werden mit geringfligig abweichenden Parametern durchgefiihrt. Das gemessene
Potentialsignal kann nach dem Versuch mit der Risslange korreliert werden (siehe Abbildung
4.9). Dafiuir wird die Probe bei RT mit einer Belastungsfrequenz von 5-10 Hz durchgeschwun-
gen. D.h. die Probe wird bei R, > 0 zyklisch belastet bis der Restbruch eintritt. Auf der freigeleg-
ten Bruchflache kénnen die Anfangs- und Endrisslange mit dem normierten Potentialsignal
korreliert werden. Daflir wird zu Beginn des Versuchs ein Startpotential Up gewahlt. Das End-
kriterium des Versuches ist ein vorgegebenes U/Uo Verhiltnis. Somit stehen fiir jeden Versuch
mindestens zwei Stitzstellen zur Verfligung. Zwischen diesen wird linear interpoliert. Die
Risslange wird dabei tber die gemessene viertelkreisformige Flache ermittelt. Um eine héhere
Genauigkeit der Kalibrierung zu erreichen, werden in einigen Versuchen sogenannte Beach-
marks eingebracht. In diesen wird die Testfrequenz erhoht und die Schwingbreite verringert,
sodass die resultierende Bruchflache anders aussieht. Bei erhohten Temperaturen und unter
Lufteinfluss ist dies in andersartigen Verfarbungen zu erkennen (siehe Abbildung 4.9a). Wie in
Kapitel 6.3 ersichtlich wird, ist das Einbringen von Beachmarks nicht in jedem Versuch moglich.
Um dennoch eine Entwicklung der Risslange zwischen dem Start und Ende des Versuchs zu
bestimmen, werden mit Kameras die beiden seitlichen Probenflaichen aufgezeichnet. Mit
dieser Methodik kann der Rissfortschritt innerhalb eines Zyklus unabhangig vom Potentialsig-
nal sichtbar gemacht werden (siehe Abbildung 9.6). Allerdings setzt dies eine Sichtbarkeit der
Risse an der Oberflache voraus. Dies ist, trotz einer polierten Oberflache, bei Hochtemperatur-
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versuchen, bedingt durch die Oxidation der Probenoberflache, nicht immer moglich — vor
allem im Bereich kurzer Risslangen. Ein weiterer Nachteil dieser Methodik wird in Abbildung
7.9 deutlich. Tunnelnde Risse werden nicht erkannt, da an der Oberflache kaum Risswachstum
auftritt.
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Abbildung 4.9:  Kalibrierung des Potentials mit Hilfe der Bruchfldche.a) Bruchfliche einer aufgebrochenen Probe
mit Anriss (ao), Bechmarks (as1 — ae3) und Endrisslange (aeng). b) Resultierende Kalibrierkurve, in
der das normierte Potential linear mit der Risslange korreliert wird.

Die Auswertung der Rissfortschrittsraten da/dN erfolgt mit der Sekantenmethode nach ASTM
E 647. Die Bewertung des Langrisswachstums erfolgt mit den Gleichungen (2.1) und (2.2). Fir
die Bestimmung des zyklischen Spannungsintensitdtsfaktors wird eine Geometriefunktion
benotigt. Abweichend zu der Auswertung, die in der EN 3873 [73] angegeben wird, wird in
dieser Arbeit die Geometriefunktion nach Schweizer [75] verwendet. Die Geometriefunktion
wird durch ein Polynom fiinfter Ordnung dargestellt. Fiir die Erstellung wurden FEM-
Simulationen durchgefiihrt, in denen eine Verkippung der Probenenden unterdriickt wird. Die
Funktion ist fiir die Rissfront unter einem Winkel von 45° giiltig. Auch Risse, die keine viertel-
kreisformige Form aufweisen, werden in dieser Arbeit mit obiger Funktion ausgewertet. Dies
wird als akzeptabel bewertet, da auftretende Asymmetrien durch die zugrunde liegende Korn-
struktur bedingt sind, wie in Kapitel 7.3.1 gezeigt wird.

4.2.4 Schwellenwertermittlung des zeitgetriebenen Risswachstums

Die Sauerstoffversprodung in Nickelbasislegierungen ist von der Temperatur und der anliegen-
den Last abhangig. Diese bestimmen die Diffusionsweite des Sauerstoffs und das anschlieBen-
de AufreiBen von versprodenden Bereichen (siehe Kapitel 7.2) [76]. Um das Zusammenspiel
der beiden GréRen und dessen Einfluss auf das Ermidungsrisswachstum zu ermitteln, werden
Versuche durchgefiihrt, die im Folgenden als Schwellenwertversuche bezeichnet werden.
Diese sind nicht mit Versuchen zu verwechseln, die den intrinsischen Schwellenwert AK,int,
den Langrisschwellenwert AK:,ic oder die Bruchzahigkeit Kic ermitteln.
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Abbildung 4.10: Schematisches Vorgehen in den Versuchen zur Ermittlung des Schwellenwertes oberhalb dessen
das vollstandig, zeitabhangige Risswachstum einsetzt.

In den durchgefiihrten Versuchen werden CC-Proben analog zu den Ermidungsrisswachstums-
versuchen zweistufig angeschwungen. AnschlieRend werden diese Proben in konstanten
Laststufen verschiedenen Temperaturen ausgesetzt (siehe Abbildung 4.10). Die Temperaturen
werden in 120 s dauernden 25 °C Stufen von 500-700 °C erhoht. AnschlieBend wird die Tempe-
ratur auf 500 °C reduziert, die Last erhoht und die Temperaturstufen werden erneut durchlau-
fen. Wie bei einem Risswachstumsversuch wird das Potential im Versuch gemessen und spater
mit der Risslange korreliert. Wenn der Riss in einer Stufe zu wachsen beginnt, wird der SIF zu

Beginn des Wachstums ermittelt. Dieser stellt den Schwellenwert des zeitgetriebenen Riss-
wachstums Ki, 0z, dar.
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5 Charakterisierung der Mikrostruktur

Die verschiedenen Zustande, deren Herstellungsrouten in Kapitel 3 vorgestellt wurden, werden
hier hinsichtlich ihrer Mikrostruktur bewertet. Daflir wird zundchst der Endzustand hinsichtlich
der Kornstruktur, intermetallischer Phasen und Korngrenzenstruktur bewertet. Diese Mikro-
struktur entspricht der im Risswachstumsversuch gepriiften. Als zusammenfassende Gegen-
Uberstellung werden die aus Kapitel 3.5 bekannten Tabellen um statistische Beschreibungen
der Mikrostruktur erganzt. AnschlieRend wird die Entwicklung der Mikrostruktur in ausgewahl-
ten Prozessrouten dargestellt. Somit kann untersucht werden, ob die Hypothesen aus Kapi-
tel 2.4 erfolgreich durch spezifische Prozessschritte umgesetzt werden konnten. AbschlieRend
wird anhand von Stauchversuchen gezeigt, wie die Ausscheidungskinetik der & —Phase in
Alloy 780 beeinflusst werden kann.

5.1 Mikrostruktur der Endzustande

Um sowohl das Risswachstum als auch die fraktographische Analyse bewerten zu kénnen, ist
eine Ubersicht (iber die zu Grunde liegende Mikrostruktur notwendig. Diese wird an ausge-
wahlten CC-Proben der verschiedenen Zustande charakterisiert. Die statistischen Ergebnisse
werden fir jeden Zustand Uber die entsprechenden Proben gemittelt und prasentiert. Wenn
nicht anders angegeben, werden die M1ler Schliffe (siehe Kapitel 4.1.2) fiir die Bewertung
verwendet.

5.1.1 Kornstruktur

Ausgewadhlte Kornstrukturen fur jeden Zustand sind in Abbildung 5.1 in Form von inversen
Polfiguren dargestellt. Die zugehorige KorngroRe ist ebenfalls gegeben. Wie zu erkennen ist,
liegen nicht flr alle Proben homogene Kornstrukturen vor. Ist eine inhomogene Struktur
dargestellt, konnen in diesem Zustand sowohl homogene als auch inhomogene Mikrostruktu-
ren vorliegen. Fiir diese Zustande ist keine mittlere KorngréRe in der Abbildung gegeben. Die
Farbverldaufe innerhalb einzelner Kérner deuten auf eine ausgepragte Versetzungsstruktur hin.
Das entsprechende Korn ist also nicht rekristallisiert und enthalt viele Keimstellen fiir mogliche
Ausscheidungen.

Beim Vergleichen der Bilder ist darauf zu achten, dass die gezeigten Bildausschnitte unter-
schiedlich groR sind. Ein direkter optischer Vergleich der KorngréRen ist also nicht immer
moglich. Dies ist durch die Mischkornstrukturen und sehr unterschiedliche GréRenordnungen
der KorngrofRe bedingt. Verbunden damit, unterscheiden sich auch die fiir die Analyse gewahl-
ten Schrittweiten der EBSD-Messung.
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33.65um  40um

5a

32.7um

16.99um  40um

Abbildung 5.1:  EBSD-Aufnahmen ausgewahlter Proben jedes Zustandes. Der Zustand und die mittlere KorngréRe
sind bei homogenen Strukturen im Bild gegeben. Die MaRstdbe unterscheiden sich.

Wie aus Abbildung 5.1 ersichtlich wird, gibt es in den Zustinden 1a, 6b und 7! Proben, die eine
inhomogene Kornstruktur aufweisen. Fir Zust. 6b und 7 wurde jeweils nur eine Probe getes-
tet, sodass ein direkter Vergleich mit einer homogenen Kornstruktur fehlt. In Zust. 1a sind
neben diesen Proben mit inhomogener Kornstruktur auch solche mit homogener Struktur im
Testquerschnitt vorhanden. Die inhomogenen Proben? werden in Abbildung 5.2 dargestellt.

1 Die Zustande werden in Kapitel 3 erldutert und in Tabelle 3.1 - Tabelle 3.4 zusammengefasst.
2 Die Datenerfassung des Risswachstumsversuchs einer Probe (ANC1 P3T1) mit inhomogener Kornstruktur ist
unvollstandig, sodass keine Korrelation mit der Mikrostruktur moglich. Auf eine Darstellung wird daher verzichtet.
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5.1 Mikrostruktur der Endzustande

Zust. 1a-1 Zust. 1a-2 Zust. 1a-3 Zust. 6b Zust. 7

Feinkorn

Feinkorn/ o Feinkq,,r?, o

e Feinkorn

A

Abbildung 5.2:  Ubersicht Giber die Proben mit inhomogener Kornstruktur.

In dieser Darstellung ist oben eine schematische Einteilung des Testquerschnitts (7x7 mm) in
die Bereiche unterschiedlicher Kornstrukturen gegeben. Die Bereiche werden aus lichtmikro-
skopischen Aufnahmen an den gedtzten Quer- und Langsschliffen abgeschatzt. Die Langsschlif-
fe zeigen die Kornstruktur des Risses vollstandig entlang beider duReren Kanten. Die Auspra-
gung in Tiefenrichtung wird Gber die Querschliffe einige Millimeter unterhalb der Bruchflache
vorgenommen. Da der Ubergang in der Kornstruktur kein abruptes Verhalten zeigt, kénnen die
Bereiche nur optisch geschatzt werden. Der nicht explizit benannte Bereich in den schemati-
schen Querschnitten stellt dabei ein Mischgeflige dar. IPF-Darstellungen der unterschiedlichen
Bereiche sind in den untersten Zeilen gegeben. Die ungefdhre Position der Aufnahmen ist in
den Bruchflachen markiert.

5.1.2 Karbide und Nitride

Die Karbide und Nitride, die in Alloy 780 genauso auftreten wie in Alloy 718, wurden nicht
gezielt fur jeden Zustand charakterisiert. Wie anhand des Kniippelmaterials (Zustand 2c und
Stauchzylinder der Stauchversuche) ersichtlich wird, liegen diese Ausscheidungen bereits vor
der hier betrachteten thermomechanischen Prozessroute vor. In Abbildung 5.3 sind die EDX-
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5 Charakterisierung der Mikrostruktur

Analysen beider Ausscheidungsarten dargestellt. Niobcarbide erscheinen weil} im Rickstreu-
detektor. Von der § — Phase sind sie tber ihre Form und Grof3e zu unterscheiden. Die titanhal-
tigen Ausscheidungen erscheinen schwarz im BSE-Bild und weisen teilweise weile Rander auf.
Im polierten Zustand sind die beiden Ausscheidungsarten auch im Lichtmikroskop zu erkennen.
Karbide erscheinen hier graulich, wahrend die Titannitride gold-gelblich sind.

Massen% Atom%

0.1 0.19
TiK 4853 4851
1.39 1.28
0.51 0.41
1.41 1.15
Nb L 39.70 2046
0.21 0.10
100.00

Massen% Atom%

(K [er o

0.08 0.12
2.71 214
0.86 0.62
1.11 0.71
2.04 1.32
Nb L 7201 2934
: o B 0.38 0.15
IWM-151368 20.0kV 7.4mm x700 BSECOMP 50.0um 100.00

Abbildung 5.3:  Darstellung der Karbide und Carbonitride (Titannitride). Aufnahmen wurden im REM vorgenom-
men.

Da die Karbide bereits im gereckten Kniippelmaterial vorliegen, richten sie sich vermutlich im
Stauchvorgang aus, sodass die FlieRlinien repradsentiert werden. Je nach Lage der CC—Probe im
Pancake ist diese Ausrichtung in den Schliffen zu erkennen. Um dies statistisch darzustellen,
mussen die einzelnen Karbide, die keine Ausrichtung zeigen, gruppiert werden (siehe Abbil-
dung 5.4). Der groRte Durchmesser (blaue Linie) der konvexen Hille (schwarze Umrandung)
der Schwerpunkte dieser Gruppierungen stellt die entsprechende Orientierung dar. Ein ent-
sprechendes Histogramm, in dem die Gruppen Uber ihre GrofRe normiert werden, ist in Abbil-
dung 5.4 rechts unten dargestellt. Der Flachenanteil der Karbide aus stichprobenartigen Unter-
suchungen ist in Tabelle 5.1-Tabelle 5.4 angegeben. Die Bilder sind bei 100 - facher
VergroRerung aufgenommen, sodass der Ausscheidungsanteil nur als Orientierung betrachtet
werden sollte.
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5.1 Mikrostruktur der Endzustande

i

140 1

1000pm

=100 T
Winkel der Karbidgruppe

Abbildung 5.4:  Zeilige Ausrichtung der Karbide. Das Bild wurde mit dem Lichtmikroskop aufgenommen und stellt
einen Grofteil des 7x7 mm Testquerschnitt einer CC—Probe dar (Zustand 2c).

Wie in Kapitel 7.2 und in [33] dargestellt wird, sind Karbide bei niedrigen Temperaturen als
kritische mikrostrukturelle GroRen zu betrachten, verlieren mit zunehmender Temperatur aber
an Bedeutung. In Abbildung 5.5 sind schematisch die Orientierungen der Karbidbahnen aus-
gewahlter Proben in rot dargestellt. Eine Beeinflussung des Risswachstums in Abhangigkeit von
der Karbidausrichtung misste an der Ausprdgung der Rissfront sichtbar sein. In den meisten

Proben ist kein Zusammenhang sichtbar.
Z "/ Restbructy "/ Restbruc/
|

N

7% 7 7
|I// Ill//

|
\/ Kerbe \ | \ |
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B | ¢
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Abbildung 5.5:  Schematische Darstellung der Karbidorientierung. Die Startkerbe befindet sich links unten. Die
Karbidorientierung ist in rot dargestellt. Der Restbruch ist schrafiert.
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5 Charakterisierung der Mikrostruktur

5.1.3 & -Phase

Ein Uberblick Giber die Auspragung der & — Phase in dieser Arbeit ist in Abbildung 5.6 fiir alle
Zustande dargestellt. Die Bilder zeigen einen Ordnungszahlkontrast, der mit einem Riickstreu-
detektor erzielt werden kann. Die & —Phase ist als weile, stiftartige Ausscheidung in den
Bildern zu erkennen. Sofern die Phase vorhanden ist (nicht nur vereinzelt), wird der ausge-
schiedene Anteil im jeweiligen Bild angegeben. Verglichen mit den anderen 718-artigen Legie-
rungen, ist der Ausscheidungsanteil gering. Eine Vorzugsrichtung oder Ausrichtung analog zu
Alloy 718 und Alloy 718Plus (siehe Kapitel 2.4.3) ist in keinem der Zustdnde erkennbar. Eine
Zusammenfassung der statistischen Bewertung erfolgt in der Ubersicht in Kapitel 5.1.6. Fiir
einen optischen Vergleich der AusscheidungsgrofRe oder -form kdnnen die Bilder aber direkt
verglichen werden. Eine Ausnahme stellen die vier Bilder, die mit einem Pfeil markiert sind,
dar. In diesen muss der Malstab bericksichtigt werden.

R ke N

Karbide <

Karbide - >

Abbildung 5.6:  Verteilung der & - Phase in den verschiedenen Zustdanden. Der Ausscheidungsanteil ist bei grofe-
ren Mengen der 6 - Phase angegeben. Die Skalierung der Bilder von Zustand 1a, 2c, 3 und 4 weicht
ab.
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5.1 Mikrostruktur der Endzustande

Wie in Kapitel 5.1.1 (Kornstruktur) dargestellt, enthalten die Zustdnde 1a, 6b und 7 Proben mit
inhomogener Kornstruktur. Diese wirkt sich auch auf die Ausscheidung der 6 —Phase aus. In
Abbildung 5.7 ist die lokale Verteilung der & —Phase in den Bereichen verschiedener Korn-
struktur dargestellt. Die Ausscheidung erfolgt Gberwiegend an den Korngrenzen, auch im
inhomogenen Kornbereich, in dem durch die Versetzungen innerhalb der unrekristallisierten
Korner viele Keimstellen verflgbar sind. Durch die Necklace-artige Struktur der Korner in
diesen Bereichen scheidet sich die 6 —Phase immer an den RX-K&érnern aus. Die Ausschei-
dungsverteilung ist somit lokal sehr inhomogen. Des Weiteren nimmt eine Ausscheidung die
gesamte Breite des RX-Korns ein (siehe auch schematisches Overlay in Abbildung 5.7). Die
GroRe der 6 — Phase scheint somit durch die KorngrofRe der RX-Kérner begrenzt zu sein.

Nicht RX Korn| RXKorn
0 - Phase

IWM-102987 20.0kV 4.3mm x2.00k BSECOMP 20.0um

Abbildung 5.7:  Auspragung der 6 — Phase in verschiedenen Kornstrukturen.

TEM-Untersuchungen der 6 — Phase sind in Abbildung 5.8 dargestellt. Dabei zeigt sich in eini-
gen Fallen ein dhnliches Bild wie in Alloy 718Plus [31]. Die Ausscheidungen bestehen vermut-
lich aus 6 - und n—Phase [129], [30]. In letzterer ist Aluminium enthalten, das in den EDX-
Aufnahmen sichtbar gemacht werden kann. In den analysierten Bildausschnitten kann nicht in
jeder & — Ausscheidung ein n — Anteil sichtbar gemacht werden. Dies kbnnte an einer unzu-
reichend gewdhlten Auflésung oder einer unglinstigen Schnittebene der Lamelle liegen. Des
Weiteren lassen lokale Verdanderungen des Al-Anteils in EDX-Linienprofilen auch nur Vermu-
tungen, aber keine gesicherten Aussagen zu.
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5 Charakterisierung der Mikrostruktur

Abbildung 5.8:  EDX-Aufnahmen des Zustand 2b im TEM. Teilweise ist eine Kombination aus & —und n — Phase
anhand der Elementverteilung erkennbar. (6 — Phase enthalt kein Al)

Fiir eine gesicherte Aussage kann die Packungsfolge der Atome betrachtet werden. Dies kénn-
te in Abbildung 5.9 angedeutet sein. Fir eine gut erkennbare Atomordnung und somit Unter-
scheidung zwischen der orthorombischen & —Phase und der hexagonale n—Phase wie in
Abbildung 2.2 reicht die Auflosung der gewahlten Methodik an dem verwendeten TEM aber
nicht aus.

Abbildung 5.9:  Hoher aufgeldste Darstellung des lamellaren Verbundes zweier intermetallischer Phasen.

66



5.1 Mikrostruktur der Endzustande

5.1.4 y‘-Phase

Die Auspragung der y‘— Phase, die in dieser Arbeit untersucht wird, ist fiir alle Zusténde in
Abbildung 5.10 dargestellt. Die Bilder zeigen den gedtzten Zustand der Schliffe. Die intermetal-
lischen Phasen stehen hervor. Die kubischen Ausscheidungen entsprechen der y‘—Phase,
wahrend die vereinzelt auftretenden, groReren Partikel die 6 — Phase darstellen. In einigen
Bildern sind schmale, weiRe Linien zu sehen, die sich durch das Bild winden (sie Markierung in
Zust. 1c). Dies sind Korngrenzen, die stellenweise durch das Atzen der Probe sichtbar gewor-
den sind. Diese kdnnen auBerdem indirekt durch die Betrachtung der Ausscheidungsorientie-
rung erkannt werden. So stellt das Bild des Zustandes 2c zwei verschiedene Kérner dar (links —
rechts Trennung). Dies ist an der Orientierung der y‘— Phasenausscheidungen ersichtlich.
Neben verschiedenen Drehungen der wiirfelférmigen Auspragung kann die y‘— Phase auch in
Form von Dreiecken auftreten, wenn eine andere Schnittebene betrachtet wird (siehe Fig. 1 in
[130]). Werden die Ausscheidungen in einem nicht rekristallisierten Korn mit verbleibender
Verformung betrachtet, ist eine weitere Form der y‘—Phase erkennbar. In diesem Zustand
sind die Ausscheidungen deformiert und weisen keine regelmaRige Struktur auf (siehe Abbil-
dung 9.17).

i Fraunhofer 0 i Fraunhofer

%i Fraunhofer i i %i Fraunhofer

{30.6% |

24 Fraunhofer % Fraunhofer

Abbildung 5.10: Ubersicht der y* — Verteilungen in den verschiedenen Zusténden. Der Ausscheidungsanteil der y* —
Phase ist gegeben. ™) Anteil der groRen Population y’. Eine zweite, kleine Population kann im TEM
erkannt werden (siehe Abbildung 9.25).
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5 Charakterisierung der Mikrostruktur

Des Weiteren ist in den Zustanden, die § — Phase enthalten, eine zweite, kleine Population der
v’ —Phase in deren Nahe zu sehen (siehe z.B. Zustand 6a). Dies ist auf eine Konkurrenz um die
Elemente, die in beiden Ausscheidungstypen vorhanden sind, zurlickzufiihren. Neben der
zweiten y‘ — Population in 6 — Phasennéhe, ist in den Zustanden 3 und 5 generell eine kleinere
v’ — Population vorhanden. Dies gilt auch fiir die Zustdande mit WB 4. Eine bessere Auflosung ist
exemplarisch fiir den Zustand 4a in Abbildung 9.25 gegeben. Die kleine Population in den REM-
Bildern wird fir alle Zustande auBer 4a-c mit ausgewertet und geht somit in die statistischen
Werte ein. Somit beeinflusst sie auch die in Abbildung 5.10 angegebenen Flachenanteile der
v'— Ausscheidung. Da die Auswertung dieser Population in den REM-Bildern mit einer, im
Vergleich zu der groReren Population, groRen Unsicherheit verbunden ist, wird auch der Aus-
scheidungsanteil Unsicherheiten aufweisen. Da die zweite Population bevorzugt an Ausschei-
dungen der 6§ — Phase entsteht, ist der Anteil letzterer Phase direkt mit der Unsicherheit in der
v’ — Bewertung verbunden.

Atom-%

0 Elemente:

Atom-% (norm.) B Nickel

M Titan

B Chrom
Niob

B Aluminium
Cobalt
Molybdan

60

40 |

A

20

Dgdii

0 200 Pos innm 400 600

8/n-Phase Y’ Matrix

Abbildung 5.11: EDX-Linienprofil der Matrix und intermetallischen Phasen. Aufgenommen im TEM an Zustand 1a.

Ein Uberblick {iber die chemische Zusammensetzung der y‘ — Phase ist im direkten Vergleich
mit der Matrix und der 6 —/ n — Phase in Abbildung 5.11 gegeben. Zu erkennen sind ein erhdh-
ter Anteil an Nickel und Aluminium in der y* — Phase. Eine leichte Erhdhung des Titananteils im
Vergleich mit der Matrix ist ebenfalls zu erkennen. Diese fallt aber deutlich geringer aus als die
des Aluminiums.

5.1.5 Korngrenzmorphologie

Eine wellige Struktur der Korngrenzen soll in Nickelbasislegierungen in verbesserten Eigen-
schaften resultieren, wenn eine Sauerstoffversprédung vorliegt. Ausgewahlte Korngrenzen aus
den untersuchten Proben sind in Abbildung 5.12 dargestellt. Fiir die Bewertung der Welligkeit
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5.1 Mikrostruktur der Endzustande

der Korngrenzen wird in diesem Vorhaben kein objektives Kriterium (Frequenz und Amplitude
wie in [52] dargestellt) angewandt, da die vorliegenden Korngrenzen bestenfalls als leicht
wellig beschrieben werden kdnnen, wenn die in Abbildung 5.13 dargestellten Vergleichsbilder
aus der Literatur herangezogen werden.

ST A
= Y,
ERA
NCERLLT
;= &

Aperture Size = 30,00 ym z Aperture Size = 30.00 um
Wo= 95mm Date 119 Oct 2018 Operator = bell W1 wo= 95mm Date 119 Oct 2018 Operator = bell WM

o
- ’s,
@

%0y Sl on
RN AL
. I,.‘,;’:‘Q?n!ygn!.“

8

‘Signal A= SE2 = i B
[em Eur= so0kv apertur sizo=30.00m Z Fraunhofer fom enr= 500k Aperture size = 3000 um Z Fraunhofer
— ——

wo= 85mm Date :7 May 2021 Operator = bell WM Wo= 81 mm Date :15 Nov 2018 Operator = bell WM

Zustand 4a

3°9 -‘.@7‘3’0 Q3
039 9.0 0>

[

5
3

\) e @
tg ﬂp;t\ﬂﬂ;ga.e
P ‘_aag e\ dﬁ&l

A 2, b i

Mag= 000KX | SgnaiA=se2 Megr T80KX  SimaiA=sE2

el - erture size =30 Z Fraunhofer fem -5 e Size =30 Z Fraunhofer
chr= 500KV Aperture size =3000m ei7= so0kv spertreSie = 0.00m Fer

WD = 84mm Date :11 Fob 2020 Operator = bell WM Wo= 82mm Dato :7 May 2021 Operator = bell

Abbildung 5.12: Beurteilung der Korngrenzen in ausgewahlten Zustanden. Wenn wellige Korngrenzen vorhanden
sind, ist der Anteil gering. Literaturbilder fiir einen Vergleich sind in Abbildung 5.13 dargestellt.

Der subjektiv welligste Zustand liegt nicht in einem Endzustand, sondern in einem der Zwi-
schenzustiande direkt nach dem Stauchen vor (siehe Abbildung 5.17). In diesem wird die Wel-
ligkeit durch die y* —Phase erreicht. Ob diese Welligkeit einen Einfluss auf das Risswachstum
hat, wird nicht untersucht, da aus Zwischenzustianden keine CC-Proben entnommen werden.
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"+ A718Plus

Abbildung 5.13: Ubersicht {iber wellige Korngrenzen wie sie in der Literatur zu finden sind. a) Nimonic 263 —
Welligkeit Giber M23Cs [115]. b) Alloy 718; Welligkeit Gber 6 — Phase [114]. c) Alloy 718Plus; Wellig-
keit Uber n — Phase [31]. d) Waspaloy; Welligkeit tiber y‘ [113]. e) RR1000; Welligkeit Gber y‘; Ab-
kuhlrate: 2.09K/s f) Abkihlrate: 3.53K/s — glatte Korngrenzen [117].

Lindsley und Pierron [46] geben an, dass das Verhéltnis aus Phasenanteil zu Phasengrol3e

(Radius) oberhalb von 0.2 um™ liegen muss, damit die entsprechende Phase die Rekristallisati-

on behindern kann. Dies wird auf das Zenerpinning zuriickgefiihrt. Das Kriterium kénnte somit

auch fir eine mogliche Welligkeit giiltig sein. In Kapitel 5.1.6 ist dies fir die y* und & — Phase
eines jeden Zustands aufgefiihrt. Demnach kann fiir die untersuchten Zustdande eine Welligkeit
nicht durch die 6 — Phasen, sehr wohl aber durch die y* — Phase erreicht werden.

5.1.6 Zusammenfassung der Endzustiande

Die Mikrostrukturen der verschiedenen Zustande sind in Form statistischer Mittelwerte in
Tabelle 5.1 bis Tabelle 5.4 zusammengefasst. Dabei ist zu beachten, dass die gegebene Stan-
dardabweichung den Unterschied zwischen den Proben eines Zustandes reprdsentiert. Des
Weiteren wird die mittels EBSD bestimmte KorngroRe der unrekristallisierten Kérner in den
inhomogenen Kornstrukturen oftmals unterschatzt, da der Bildausschnitt und die Schrittweite
so gewdhlt werden, dass eine Auflésung der kleinen RX-Kérner ebenfalls moglich ist. Ferner
wird der Ausscheidungsanteil der 6 — Phase mit 0% angegeben, sobald flr deren Bewertung
eine gezielte Position auf der Probe gewahlt werden muss und somit der zufallige Charakter
einer statistischen Auswertung verloren gehen wiirde. Auch in Zustanden, fir die keine 6 —
Phase angegeben wird, kann also ein geringer Anteil enthalten sein. Die Welligkeit der Korn-
grenzen ist im Vergleich zu anderen Legierungen gering ausgepragt und wird optisch bewer-
tet?, da eine Bewertung nach [52] tberfliissig erscheint. Die Bewertung Anteil/ Radius in um™
aus Kapitel 5.1.5, die die Fahigkeit der Ausscheidungen zum Zener Pinning reprasentiert, wird
flr eine objektive Abschatzung mit angegeben.

3 Welligkeit in aufsteigender Starke: Gerade, teilweise leicht wellig, leicht wellig

70



5.1 Mikrostruktur der Endzustande

Tabelle 5.1:

Mikrostrukturelle Ubersicht des Zustands 1.

Es sind statistische Mittelwerte dargestellt. Die

Standardabweichung stellt die Abweichung verschiedener Proben des Zustandes dar.

Zust. 1a Zust. 1b Zust. 1c Zust. 1d
Tstauch in °C 950 1030 970 1030
Materialtyp VDM klein OF OF VDM klein
Ziel Wellige Korngrenzen lber 6 — Phase
WB 1 1 1 1
Kornstruktur Inhomogen Homogen Homogen Homogen
KorngrofRe in um 5.54 | 28.7 33.22 33.65 15.8
v’ — Anteil in % 334121 36.8+2.5 36.14+0 3950
vy’ — Radius in nm 55.3+3.3 54.7+2.4 5290 49.4+0
y'—Form 1.354 +0.03 1.323+0.01 130 1.26+0
Anteil/ Radius in pm* 6.06 6.75 6.82 8.0
6 — Anteil in % 1.92+0.2 - - -
6 — Radius in nm 317.34+8.3 - - -
6 — Form 2.589 +0.03 - - -
Anteil/ Radius in pm* 0.061 - - -
Karbidanteil in % 0.826 1.31 1.24 -
Karbidradius in um 5.07 6.2 9.77 -
Harte (HV10) 457 422 404 452
Korngrenzen Leicht wellig Gerade Gerade Gerade
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Tabelle 5.2:

Mikrostrukturelle Ubersicht der Zustande 2 und 3. Es sind statistische Mittelwerte dargestellt. Die

Standardabweichung stellt die Abweichung verschiedener Proben des Zustandes dar.

Zust. 2a Zust. 2b Zust. 2¢ Zust. 3
Tstauch in °C 990 990 - 990
Materialtyp VDM klein VDM grof Billet VDM grof
Ziel Wellige Korngrenzen lber 6 — Phase
WB 2 2 2 3
Kornstruktur Homogen Homogen Homogen Homogen
KorngrofRe in um 12.85 15.3 74.11 122.04
v’ — Anteil in % 34.23+£0.9 33.6t3.1 35.1+£1.7 36.1+£2.7
v’ — Radius in nm 54.8 £3.2 58.5+2.3 68 £3.7 56.3+1
y'—Form 1.32 £ 0.005 1.31+0.02 133+0.01 1.35%0.01
Anteil/ Radius in um™ 6.21 5.73 5.16 6.41
6 — Anteil in % 25+0.8 1.6+£0.2 - -
6 — Radius in nm 448 £ 25 428 +14.6 - -
6 — Form 26101 3.3+£0.09 - -
Anteil/ Radius in pm* 0.056 0.037 - -
Karbidanteil in % 0.96 1.35 1.46 1.03
Karbidradius in um 6.37 5.97 8.21 6.39
Harte (HV10) 423 429 378.5 380
Korngrenzen Teilweise leicht wellig Gerade Gerade Gerade
Tabelle 5.3: Mikrostrukturelle Ubersicht der Zustande 6 und 7. Es sind statistische Mittelwerte dargestellt. Die

Standardabweichung stellt die Abweichung verschiedener Proben des Zustandes dar.

Zust. 6a Zust. 6b Zust. 7
Tstauch in °C 950 950 950
Materialtyp OF VDM klein VDM klein
Ziel Wellige Korngrenzen (iber 6 — Phase Zeilige 6 - Phase
WB 6 6 7
Kornstruktur Homogen Inhomogen Inhomogen
Korngroe in um 16.99 6.78 | 30.35 5.62 | 14.17
y'— Anteil in % 30.6+0 3270 3540
v’ —Radius in nm 58.9+0 48.6 0 4990
y'—Form 1.35+0 13710 141+0
Anteil/ Radius in pm* 5.2 6.74 7.84
6 — Anteil in % 180 390 1610
6 — Radius in nm 455+ 0 394+0 3200
6 — Form 3.51+0 3.48+0 2,580
Anteil/ Radius in pm* 0.039 0.098 0.05
Karbidanteil in % 1.03 0.62 0.9
Karbidradius in um 6.33 4.75 6.2
Harte (HV10) 409.5 - -
Korngrenzen Teilweise leicht wellig Leicht wellig Leicht wellig
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5.2 Mikrostrukturentwicklung in der Prozessroute

Tabelle 5.4:

Mikrostrukturelle Ubersicht der Zustinde 4 und 5. Es sind statistische Mittelwerte dargestellt. )

**) 2 Populationen y‘ sind vorhanden. *) die kleinere der Populationen kann im REM nicht aufgeldst

werden und wird daher nicht bericksichtigt. Die Standardabweichung stellt die Abweichung ver-
schiedener Proben des Zustandes dar.

Zust. 4a Zust. 4b Zust. 4c Zust. 5
Tstauch in °C 1030 990 950 1030
Materialtyp OF OF OF OF
Ziel Wellige Korngrenzen durch y‘ — Phase
WB 4 4 4 5
Kornstruktur Homogen Homogen Homogen Homogen
KorngroRe in um 39.73 25.36 14.96 32.7
v’ — Anteil in % 5.397+0.9 4.66"+0.4 4317 +0.1 35.1"+0
y‘ — Radius in nm 52.6+2.7 48.96 £ 0.2 55.5+3.0 448+ 0
y'—Form 1.14 £0.02 1.15+0.02 1.23+0.01 1.18+0
Anteil/ Radius in pm™ 1.025 0.95 0.78 7.84
6 — Anteil in % - - - -
6 — Radius in nm - - - -
6 —Form - - - -
Anteil/ Radius in um* - - - -
Karbidanteil in % 0.65 1.07 0.81 0.76
Karbidradius in um 5.12 6.79 5.07 4.88
Harte (HV10) 415.5 429 428.5 439
Korngrenzen Gerade Gerade Gerade Gerade

5.2 Mikrostrukturentwicklung in der Prozessroute

Das Ziel der verschiedenen thermomechanischen Prozessrouten ist eine Variation der Korn-
groRe, Ausscheidungsstruktur und Korngrenzmorphologie. Daflir wurden spezielle Stufen in
der Warmebehandlung eingesetzt oder kombiniert. Ein Erfolg oder Misserfolg kann indirekt an
den bereits vorgestellten Endzustanden vermutet werden. Da die Interaktion innerhalb einer
thermomechanischen Prozessroute aber komplex sein kann, wird die Mikrostruktur nach den
einzelnen Wiarmebehandlungsstufen (Zwischenzustiande®) analysiert. Somit kann gezielt die
Effektivitat einzelner Schritte beurteilt werden.

5.2.1 KorngroRe

Die KorngroRe wird im Regelfall tiber den Stauchprozess eingestellt. Fiir die vorliegenden
Zwischenzustanden ist der Einfluss der Stauchtemperatur auf die KorngroRRe in Abbildung 5.14

4 Zur Erinnerung — die Zwischenzustdande stammen aus Folgenden Zustdnden: Zust. 1b = PA-Z1-7; Zust. 1c = PG-Z1-7;
Zust. 6a = C1-5; Zust. 6b = E1-5 (siehe Kapitel 3)
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5 Charakterisierung der Mikrostruktur

dargestellt. Mit steigender Umformtemperatur steigt die KorngréRe erwartungsgemal an.
Allerdings ist dabei die Pancakeart zu beriicksichtigen. Ein kleiner Pancake resultiert in einer
geringeren mittleren KorngrofRRe, zeigt bei 950 °C aber bereits inhomogene Kornstrukturen.

Temperatur

0,25
Stauchtemperatur 1030°CR 5 PA — Zustand 1b
m 1030°C or0c b+ PG —Zustand 1c
0,2 4| mo70°c 955°C [ b =
— m950°C :
40-") Pancakeart 800°C
€ 0,15 {|—or
C ==+« VDM klein 650°C
2
0 1 - i v Zeit
9 ’ " Temperatur
E " \ C = Zustand 6a (OF Pancake)
0.05 | / E = Zustand 6b (kleiner VDM Pancake)
’ 085G »_~CIE3
e
0 800°C :
0,1 ) ' 100 . / C/EA
KorngréRe in um

Abbildung 5.14: Darstellung der KorngréRenverteilung nach dem Stauchen in Abhdngigkeit der Stauchtemperatur.
Die Ergebnisse werden aus EBSD-Aufnahmen an den entsprechenden Zwischenzustanden E1, C1,
PG-Z1 und PA-Z1 entnommen. Auf der rechten Seite sind die Entnahmepositionen zur Erinnerung
dargestellt.

Nach der Umformung kann die KorngréRe im Mittel nur noch vergréBert werden. Dafiir sind
Glihungen bei Temperaturen von mindestens 970-1050 °C notwendig. In Zust. 5 wird eine
Losungsgliihung bei 970 °C durchgefiihrt. In dieser wird kein Kornwachstum festgestellt (siehe
Abbildung 9.19). In Zust. 3 wird durch eine Super-Solvus 6 — Phasengliihung bei 1050 °C eine
Kornvergroberung erreicht. Eine weitere Eingrenzung des Bereiches ist in dieser Arbeit nicht
moglich. Allerdings wurde in einer Bachelorarbeit bei VDM bereits bei 1010 °C Kornwachstum
festgestellt (siehe Abbildung 2.8b).

Abgesehen von der Lésungsglihung wird in keiner Warmebehandlungsstufe eine Temperatur
erreicht, die das Kornwachstum beeinflussen sollte oder der ausgeschiedene Anteil der 6 —
Phase ist bereits zu hoch, um Kornwachstum zuzulassen. Dies wird mit Hilfe weiterer Zwi-
schenzustande bestatigt. So ist in den Glihungen nach dem Stauchen keine Veranderung der
KorngrolRe sichtbar (siehe Abbildung 9.19).

5.2.2 & -Phase

Die & —Phase soll tber die 6§ — Phasengliihung (900 °C/ 11-16h) und die Losungsglihung mit
langsamer Abktihlung (955 °C/ 1h) eingestellt werden. In den untersuchten Zwischenzustdnden
ist lediglich in denen aus Zust. 6 (C & E — Bezeichnungen) ausgeschiedene & — Phase erkennbar
(siehe Abbildung 5.15). Die Zwischenzustdnde von Zust. 6b wurden nicht hinsichtlich ihres 6 —
Ausscheidungsanteils beurteilt, da in allen Klotzchen auBer E2 ein Necklace-Geflige vorliegt.
Hier ist der Einfluss der Probenposition erkennbar.
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5.2 Mikrostrukturentwicklung in der Prozessroute

Zust. 1b Zust. 1c Zust. 6b
OF -1030°C OF -970°C VDM -klein —950°C

Abbildung 5.15: Entwicklung der & — Phase in den Stufen der Warmebehandlungen. Fiir die Zwischenzustande der
WB 1 sind keine spateren Zustdande gegeben, da die Temperatur in diesen als zu gering eingestuft
wird, um die § — Phase zu beeinflussen. In Zust. 6b zeigen alle KI&tzchen bis auf £2 ein inhomoge-
nes Geflige und werden daher nicht ausgewertet.

Der Einfluss der & — Phasengliihung kann aber an Zust. 6a gezeigt werden. Werden die Bilder
von C1 und C2 verglichen, ist ersichtlich, dass & — Phase in der entsprechenden Gliihung ausge-
schieden wird. Allerdings steigt der Ausscheidungsanteil auch in der langsamen Abkihlung aus
955 °C an (C3-C4). Ob dies durch die Entnahmeposition des untersuchten Klétzchens oder
durch die Warmebehandlung bedingt ist, kann nicht gesichert ermittelt werden. Diese Unsi-
cherheit wird durch eine Betrachtung von C5 und den Zwischenzustdanden von 1b und c sowie
dem Endzustand von Zust. 1a ersichtlich. In C5 ist die KorngroRe gréRer als in den vorangegan-
gen Zwischenzustanden und der 6 — Phasenanteil geringer, obwohl das Material keinen Tem-
peraturen mehr ausgesetzt ist, die ein Kornwachstum oder eine Auflésung der 6 —Phase
ermoglichen. In den Zwischenzustdnden von Zust. 1b und c ist keine 6 — Phase vorhanden. In
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5 Charakterisierung der Mikrostruktur

diesen wird keine & — Phasengliihung eingesetzt. In der langsamen Abkihlung aus 955 °C wird
somit ebenfalls keine & —Phase ausgeschieden, obwohl das experimentelle ZTU-Diagramm
(siehe Abbildung 2.3) eine Ausscheidung vorhersagt. In Zust. 1a (Endzustand aus CC-Probe)
hingegen wird & — Phase ausgeschieden. Dies ist lediglich im Stauchprozess oder der langsa-
men Abkihlung moglich. Letzteres ist dabei wahrscheinlicher. Ob in der langsamen Ofenab-
kiihlung & — Phase ausgeschieden wird, scheint also von der Pancakeart und Stauchtemperatur
abhangig zu sein. Somit konnte der Ausscheidungsanteil in C4 tatsachlich ansteigen. Allerdings
wird dies durch eine Betrachtung des Endzustandes (CC-Probe anstatt von C5) in Frage gestellt.
In diesem liegt der Ausscheidungsanteil im Mittel bei 1.8% (siehe Tabelle 5.3) und ist somit nur
halb so hoch wie in C4 (siehe Abbildung 9.20). Die Aussagekraft der Zwischenzustidnde ist also
stark von der Probenposition abhdngig. Des Weiteren sind nicht fiir alle Zustande Zwischen-
proben vorhanden, sodass die Beurteilung einzelner Prozessschritte und deren Interaktion
schwierig ist.

5.2.3 y‘—Phase

Die Entwicklung der y‘—Phase ist in Abbildung 5.16 dargestellt. In der Losungsgliihung sinkt
der vy’ — Anteil ab wahrend der Radius ansteigt. Dies wird durch die Temperatur der Losungs-
gliihung beeinflusst. So sinkt der Anteil in WB5 (970 °C) starker als in WB1 (955 °C). In WB6
sinkt der ausgeschiedene Phasenanteil bereits in der § — Phasengliihung (900 °C>), sodass nach
der anschlieBenden Lésungsgliihung bei 955 °C ein zu WB5 vergleichbarer y* — Anteil vorhan-
den ist. In der langsamen Ofenabkihlung aus 955 °C scheidet sich die y*— Phase wieder ver-
mehrt aus und wird somit eine angedachte Ausscheidung der & —Phase in diesem Prozess-
schritt beeinflussen.

5 Erinnerung: Die Losungstemperatur der y‘-Phase wird in Alloy 780 mit 995-1000 °C angegeben (siehe Tabelle 2.2).
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Abbildung 5.16: Entwicklung der y‘—Phase in den Zwischenzustanden. Dargestellt sind der Phasenanteil und

Radius der Ausscheidungen. Ein bildlicher Eindruck ist in Abbildung 9.22 und Abbildung 9.23 gege-
ben. LG: Losungsgliihung.

In den Warmebehandlungen, in denen eine schnelle Abkiihlung angewandt wird, wird eine
zweite, kleine y’ Population ausgebildet. Dies wird durch die schnelle Abkiihlgeschwindigkeit
erreicht, wie anhand der Zwischenzustande von WB5 gezeigt werden kann. In Abbildung 5.16
ist zu erkennen, dass der Ausscheidungsanteil von Schritt 2 auf 3 ansteigt, die mittlere GroRRe
aber sinkt. Dies ist durch die zweite Ausscheidungspopulation bedingt, die in Abbildung 9.22
bildlich dargestellt ist. Die kleine y* Population in Zust. 4 kann im REM nicht sichtbar gemacht
werden. |Ihr Vorliegen kann aber iber Hartemessungen vermutet (siehe Abbildung 9.24) und
Uber TEM-Aufnahmen bestatigt werden (siehe Abbildung 9.25). Neben der hohen Abkiihlge-
schwindigkeit ist die Glihtemperatur, aus der abgeschreckt wird, entscheidend. So zeigen
WB3, 4 und 5 eine zweite Population, die nicht auf den direkten Umkreis der & — Phase be-
grenzt ist. In WB6 wird nach der & — Phasengliihung (900 °C) eine Wasserabkihlung eingefihrt.
Es entsteht keine zweite y‘ Population. Die Abkihlung muss also oberhalb oder nahe der y'—
Solvus Temperatur starten (WB3: 1055 °C, WB4,5: 970 °C). Der Einfluss der Temperatur des
Warmebehandlungsschrittes nach der schnellen Abkiihlung kann mit den vorliegenden Daten
nicht bewertet werden.
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5 Charakterisierung der Mikrostruktur

5.2.4 Korngrenzmorphologie

Fir die Einstellung der welligen Korngrenzen sind langsame Abkiihlungen durch oder innerhalb
des Ausscheidungsgebietes der entsprechenden intermetallischen Phase angedacht. Wie
bereits in der Charakterisierung der Endzustande vorgestellt, liegen in den Endzustdanden nur
leichte Welligkeiten vor. Es werden also keine welligen Korngrenzen erzeugt oder diese wer-
den in einer nachfolgenden Stufe der Warmebehandlung wieder glattgezogen.

In Abbildung 5.17 sind wellige Korngrenzen im gestauchten Zustand dargestellt. Eine Verstar-
kung der Welligkeit in den langsamen Abkiihlungen ist weder fiir die & — Phase noch fiir die y' —
Phase (WB5) erkennbar. Vielmehr wird die Welligkeit abgeschwacht. Dies kann mit einem
Ausscheidungsverhalten begriindet werden, das bei der Planung der Prozessschritte nicht
erwartet wurde. Wellige Korngrenzen sollten in einer langsamen Abkiihlung aus 955 °C mit der
6 — Phase erzeugt werden. In diesem Warmebehandlungsschritt scheidet sich fir alle Zustande
v’ —Phase, aber nicht immer 6 — Phase aus. Dies beeinflusst eine Interaktion der & — Phase mit
den Korngrenzen.

vy = san
[ m enr= s00kv aporur Sizo = 30.00m “ Fraunhofer Enr so0kv Hpwie Sive=300m Z Fraunhofer
WD = 8.3 mm Date ;24 Jun 2020 Operator = bell IwmMm WD = 8.0mm Date :26 Jun 2020 Operator = bell wmMm

Abbildung 5.17: Wellige Korngrenzen nach dem Stauchen. a) PA-Z1 b) PG-Z1

Die Erzeugung welliger Korngrenzen tber die y*— Phase in WB5 wird durch eine zweite, kleine
Population dieser Phase beeinflusst. Diese entsteht in der schnellen Abkiihlung, die vor dem
Warmebehandlungsschritt mit der langsamen Abkuhlung angesiedelt ist. Somit ist eine Gene-
rierung welliger Korngrenzen (iber diese Phase unwahrscheinlich. Insgesamt kann fiir keine der
Varianten eine Verstarkung der Welligkeit der Korngrenzen nach dem Stauchen erreicht wer-
den.

5.3 Beeinflussung der Ausscheidungskinetik

Die Kombination aus Umformung und Warmebehandlung beeinflusst die Ausscheidungskinetik
malgeblich. McDevitt [40] zeigte dies fir Alloy 718Plus. In diesem Kapitel werden vergleichba-
re Untersuchungen fiir Alloy 780 prasentiert. Der Fokus liegt dabei auf der Auspragung der & —
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5.3 Beeinflussung der Ausscheidungskinetik

Phase. Das Kapitel hat nicht den Anspruch eine Prozesskarte und das RX-Verhalten der Legie-
rung darzulegen.

Stauchen aus 950 °C Stauchen aus 970 °C

<

Ubergang Tote Zone

IWM-132098 20.0kV 6.6mm x1.00k BSE

Proben Mitte

IWM-132096 20.0kV 6.6mm x1.00k BSE ‘ ' IWM-132086 20.0kV 6.5mm x1.00k BSE

Abbildung 5.18: &6 — Phase nach einer isothermen Gliihung gefolgt von einer Umformung. Die Proben wurden bei
950 °C fur 24h ausgelagert und anschlieBend mit ¢ = 0.1/ s bis zu einem Umformgrad von ¢ = 1.0
gestaucht®.

Ausgewadhlte Ergebnisse einer isothermen Auslagerung, gefolgt von einer Umformung, sind in
Abbildung 5.18 dargestellt. Die Proben wurden fiir bis zu 24h im Ofen bei 950-1020 °C ausgela-
gert und anschlieRend aus 950 und 970 °C gestaucht. Wie zu sehen ist, scheidet sich nur bei
den langsten Auslagerungsdauern vereinzelt die & —Phase aus. Wird dies mit dem ZTU-
Diagramm verglichen, ist dies verwunderlich. Die nachfolgende Umformung resultiert in einer
Ausrichtung der wenigen Ausscheidungen. Damit ein Einfluss auf das Risswachstum erwartet
werden kann, muss der Ausscheidungsanteil erhoht werden. Mit diesen Untersuchungen wird
das in Kapitel 5.1.3 erahnte Verhalten bestatigt. Eine isotherme Ausscheidung der 6 — Phase im
Billetmaterial von Alloy 780 scheint in industriell relevanten Zeitspannen nicht moglich zu sein.
Somit ist der Stauchprozess fiir Alloy 780 von zentraler Bedeutung.

6 Tote Zone: Beim Stauchen (und Schmieden) wird der Bereich an den Werkzeugen kaum umgeformt. Dieser
Bereich hat ndherungsweise die Form eines Dreiecks und wird Tote Zone genannt. Der blaue Bereich im unteren
Bild von Abbildung 4.6a entspricht der Toten Zone.
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5 Charakterisierung der Mikrostruktur

TStauch =950°C

=970°C

TStauch

Tstaucn = 1030°C

Abbildung 5.19: Entwicklung der Mikrostruktur fiir verschiedene Stauchparameter. Der Endumformgrad des

dargestellten Stauchprozesses ist ¢=1.0. Nach dem Stauchvorgang wurden die Proben fiir 11h bei
900 °C ausgelagert.

Wird analog zu McDevitt [40] eine Umformung mit einer Auslagerung, in diesem Falle die
bekannte 6 — Phasengliihung bei 900 °C fir 11h, durchgefiihrt, kann der Einfluss der Umform-
parameter auf die 6 — Ausscheidung dargestellt werden (siehe Abbildung 5.19). Direkt nach
dem Stauchen sind keine Ausscheidungen erkennbar (siehe Abbildung 9.26). Die statistische
Bewertung des Ausscheidungsanteils ist in Abbildung 5.20 dargestellt, wahrend die Form und
GroRRe der Ausscheidungen im Anhang dargestellt sind (siehe Abbildung 9.27). Es kdénnen
Ausscheidungsanteile von 6-7% erreicht werden. Dabei ist zu berlicksichtigen, dass die Aus-
wertung der § — Phase in Bereichen inhomogener Kornstruktur bei kleinen Ausscheidungsgro-
Ben fehleranfalliger ist als in homogenen Bereichen und bei groBen Ausscheidungen. Eine
eindeutige Tendenz ist trotzdem erkennbar. Wird davon ausgegangen, dass eine Veranderung
der Gliihzeit und Temperatur ebenfalls einen Einfluss haben, kénnte eine optimale Kombinati-
on aus Stauch- und Glihparamteren ermittelt werden, sodass neben einem ausreichend ho-
hen Ausscheidungsanteil auch ein vollstandig rekristallisiertes Geflige vorliegt. Wie in obiger

Abbildung erkennbar ist, sind der Ausscheidungs- und der RX-Anteil unter den gewahlten
Versuchsbedingungen gegenlaufig.
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0,1
Stauchtemperatur Umformgrad
| |m@m1030°C —0.8
0,08 mo70°C || 1.0
W 950 °C

Anteil 6 - Phase

O I I I I !

0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6
Umformgeschwindigkeit in 1/s

Abbildung 5.20: Entwicklung des 6 — Anteils in einer Kombination aus Umformung und Auslagerung. Die Auslage-
rung erfolgt bei 900 °C fir 11h. Ergdnzende Bewertungen der & — Phase sind in Abbildung 9.27
dargestellt. Die Standardabweichung bewertet den Unterschied zwischen den verschiedenen Bil-
dern, deren Mittelwert gemittelt wird.

Wie in Abbildung 5.19 erkennbar ist, liegt keine Ausrichtung der & — Phase vor. Um dies zu
erreichen wird ein dreistufiges Vorgehen angewandt. Die Ausscheidungskinetik wird durch
einen ersten Stauchprozess (variabler Umformgrad ¢=0.4, 0.6, 0.8) beschleunigt. In der nach-
folgenden Auslagerung wird & — Phase ausgeschieden. AnschlieRend wird erneut gestaucht
(p=1.0), um die Ausscheidungen auszurichten. Wird bedacht, dass Hihnert [17] flr Al-
loy 718Plus Proben aus einer fertigen Turbinenscheibe, die in mehreren Hiben geschmiedet
wird, entnommen hat, scheint ein mehrstufiges Vorgehen auch fiir Alloy 780 angebracht. Die
resultierenden Mikrostrukturen sind in Abbildung 5.21 dargestellt. Ein Vergleich der Mikro-
strukturen vor dem Fertigstauchen ist in Abbildung 9.29 gegeben. Die Entwicklung der Ausrich-
tung ist in Form von Histogrammen in Abbildung 9.30 dargestellt. Die Entwicklung des Aus-
scheidungsanteils Uber die verschiedenen Prozessschritte ist in Abbildung 9.28 aufgefiihrt.
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900°C | 5h

20.0lurrl1

IWM 20.0kV 4.4mm x2.00k BSECOMP '

Abbildung 5.21: In Zylinderstauchversuchen ausgerichtete & —Phase in Alloy 780. Nach der Umformung
(Tstauch = 950 °C, ¢ = 0.1/'s) bis zu dem angegeben Umformgrad wurden die Proben nach obigen
Parametern gegliiht und dann mit identischen Stauchparametern bis ¢ = 1.0 fertig gestaucht. Ein
Vergleich vor dem Fertigstauchen ist in Abbildung 9.29 zu finden. Fir weitere Vergleiche wird auf
Abbildung 9.28 bis Abbildung 9.30 verwiesen.

Mit den dargestellten Untersuchungen kann gezeigt werden, dass ein leichtes Anstauchen
bereits eine Beschleunigung der Ausscheidungskinetik bewirkt. Beim Fertigstauchen wird die
6 — Phase ausgerichtet. Der Ausscheidungsanteil im Endzustand ist dabei geringer als direkt
nach der Auslagerung. Dies kann auf die Dissipationswarme im Kern, die mit zunehmender
Umformung beim Fertigstauchen groRer wird, oder die Versuchsfiihrung zuriickgefiihrt wer-
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den. So werden vermutlich Proben mit unterschiedlichen Ausgangsmikrostrukturen verwen-
det. Des Weiteren wurden die angestauchten Proben fiir die metallographische Analyse hal-
biert und dann im Ofen ausgelagert. Die Proben, an denen der Endzustand betrachtet wird,
werden hingegen ungetrennt ausgelagert. Eine Ubertragung des Vorgehens auf die Pancake-

fertigung scheint moglich.
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6 Mechanische Eigenschaften und
Ermiudungsrisswachstum von
Alloy 780

In diesem Kapitel werden die Versuchsergebnisse der durchgefiihrten Zug- und Langrisswachs-

tumsversuche sowie die Hartewerte vorgestellt. Die Risswachstumsversuche stellen den

Schwerpunkt der durchgefiihrten Untersuchungen dar. Erganzend werden die fraktographi-

schen Ergebnisse vorgestellt.

6.1 Zugversuche

In Abbildung 6.1 ist die Bruchdehnung und Zugfestigkeit von Alloy 780 in Abhangigkeit der
Temperatur dargestellt. In der Darstellung werden Proben aus verschiedenen Restmaterialbe-

stdnden eines Zustandes vermischt. Eine Aufschlisselung der Versuchsbedingungen ist im

Anhang in den Versuchstabellen (Tabelle 9.7 und Tabelle 9.8) dargestellt. Das fiir Nickelbasis-

schmiedelegierungen typische Minimum in der Bruchdehnung ist zwischen 600 und 750 °C
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Abhéangigkeit der a) Bruchdehnung und b) Zugfestigkeit von der Temperatur in Alloy 780. Ist ein

M-Weg (Maschinenweg) als RegelgroRe angegeben, so wurde die Geschwindigkeit der Traverse

vorgegeben.

Der Einfluss der Dehnrate auf die Bruchdehnung in Alloy 780 bei 700 °C ist exemplarisch in

Abbildung 6.2 dargestellt. Mit sinkender Dehnrate nimmt die Bruchdehnung ab.
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Abbildung 6.2:  Dehnratenabhéngigkeit der Bruchdehnung in Alloy 780 bei 700 °C.

Die Bruchflachen der zugehdrigen Proben sind in Abbildung 6.3 in Form von REM-Aufnahmen
dargestellt. Wie anhand des Querschnittes sichtbar wird, ist kaum eine Einschniirung erkenn-
bar. Des Weiteren ist eine interkristalline Schadigung (blaue Bereiche) erkennbar, deren Anteil
mit sinkender Dehnrate zunimmt. Ein Einfluss der Kornstruktur wird nicht gezielt untersucht.
Wie in Abbildung 6.3 zu erkennen ist, weist die Bruchflache der Probe, die mit der langsamsten
Dehnrate getestet wurde, eine inhomogene Struktur auf.

£=0,001/s £=0,0001/s

§

g

500pm 500um 500pm

Abbildung 6.3:  Bruchflachen der Zugversuche aus Abbildung 6.2.
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6.2 Harte

Fiir den Zustand 4b wurden Versuche am End- und Zwischenzustand durchgefiihrt. Die Bruch-
dehnung und Zugfestigkeit sind in Abbildung 9.32 dargestellt. Der Endzustand weist eine
hohere Zugfestigkeit, aber eine deutlich geringere Bruchdehnung auf. Die Zustande unter-
scheiden sich in der zweiten, kleinen y‘— Population, die nur im Endzustand vorhanden ist
(siehe Abbildung 9.25).

6.2 Harte

Die Hartewerte der untersuchten Endzustdnde sind fiir die jeweiligen Zustdnde gemittelt in
Abbildung 6.4 dargestellt. Zusatzlich sind die Mittelwerte nach Warmebehandlungen sortiert,
angegeben. Fir einen direkten Vergleich mit der festigkeitssteigernden Phase ist deren Aus-
scheidungsanteil mit angegeben.

Mittelwerte nach WB-Gruppe

500 _ —= : : —T 1
480 | 434} 410 380 422 [4391410f | oq
380 - 3 I N A
340 - IRRHERE R RS
300 : +H H— L o

Q o @) o O © () AN
TSI N"FIILSEIRES

Abbildung 6.4:  Hartewerte der untersuchten Zustande. Ebenfalls dargestellt sind die Mittelwerte nach Warme-
behandlungen sortiert und der y‘-Anteil. Der geringe Ausscheidungsanteil in Zust. 4 wird in Kapi-
tel 5.1.4 erklart.

Es ist keine klare Tendenz der Harte erkennbar. Die Harte ist nicht ausschlieflich von der
Warmebehandlung abhangig. Auch ist kein direkter Zusammenhang mit dem Ausscheidungs-
anteil der y‘ — Phase erkennbar. Die Zustdnde 3, 4 und 5 weisen bimodale y‘-Verteilungen auf,
unterscheiden sich in der Harte aber nicht systematisch von den anderen Zustanden.
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Abbildung 6.5:  Hartemappings der Proben mit gezielt inhomogenem Geflige. Dargestellt ist die Harte (HVO0.1) fur
die Proben Ref. Feinkorn, T2 Mischkorn und T4 Mischkorn (von links nach rechts). Die Entwicklung
der Rissfront ist als Overlay eingezeichnet. Die schwarzen Punkte reprasentieren die Messpositio-
nen.

Fiir die Proben aus Zust. 1a, in denen die inhomogene Kornstruktur gezielt untersucht wird,
sind die Hartemappings in Abbildung 6.5 dargestellt. Dargestellt sind HV0.1-Werte. Die Positi-
on und Orientierung der Harteeindriicke im Querschnitt wird berticksichtigt und ist durch
schwarze Punkte in den Graphen festgehalten. Die Form des Anrisses (gestrichelt), eines
Beachmarks (Strich-Punkt) und der Rissfront am Versuchsende (durchgezogene Linie) sind als
schwarze Linien ebenfalls eingezeichnet. Die Darstellung der zugehérigen Kornstruktur erfolgt
in Abbildung 7.9. Die Risswachstumsergebnisse werden in Abbildung 7.10 vorgestellt.

6.3 Ermidungsrisswachstum

Die im vorangegangenen Kapitel dargestellten mikrostrukturellen Unterschiede zwischen den
Zustanden zeigen sich nicht in den Risswachstumsergebnissen. Die Risswachstumsraten der
unterschiedlichen Zustande unterscheiden sich nur unwesentlich. Deutlich erkennbar hingegen
ist der Einfluss

e der Versuchstemperatur,

e der Haltezeit im Trapezzyklus,

e des Umgebungsmediums,

e des Schwellenwertverhaltens des zeitgetriebenen Risswachstums und
e der inhomogenen Kornstuktur.

Die Darstellung der Ergebnisse erfolgt anhand der obigen Systematik. Zu Beginn werden die
Risswachstumsergebnisse an 1-1-1-1 Zyklen vorgestellt. Diese Kurven dienen als Referenz.

6.3.1 Referenzversuche

Fiir die Zustdnde 2b, c und Zust. 3 kbnnen axiale, radiale und tangentiale Proben untersucht
werden. Des Weiteren liegen genligend Proben vor, um verschiedene Zyklenformen zu unter-
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6.3 Ermidungsrisswachstum

suchen. Die Ergebnisse der 1-1-1-1 Zyklen bei 700 °C und einem Belastungsverhaltnis von
Rs = 0.1 sind in Abbildung 6.6 dargestellt. Es ist weder ein Einfluss der Orientierung noch des
Zustandes erkennbar. Letztere unterscheiden sich sowohl in der KorngréRe (12 — 130 um) als
auch in der Auspragung beider ausgeschiedener intermetallischer Phasen (siehe Tabelle 5.1 -
Tabelle 5.4). Die Rissfronten in Zust. 2b, c und Zust. 3 sind, bis auf Ausnahmen mit leichten,
asymmetrischen Tendenzen, viertelkreisférmig ausgepragt (siehe Abbildung 9.1).
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Abbildung 6.6:  Risswachstumsraten von Zust. 2b, ¢ und 3 mit einem 1-1-1-1 Zyklus. Die Versuche wurden bei

700 °C mit Ry = 0.1 durchgefiihrt.

Zusatzlich zu den Versuchsergebnissen ist die Paris — Anpassung der Versuchsgruppe darge-
stellt. Die Anpassung wurde in Origin® vorgenommen. Dazu wurde ein Allometric Fit gewahlt
(aus y = a-x® wird fiir das Risswachstum nach Paris da/dN = C:AK™). Die Parameter sind in
Tabelle 9.9 zu finden.

6.3.2 Einfluss der Versuchstemperatur

Der Einfluss der Versuchstemperatur auf die Risswachstumsraten wurde fir den Zustand 2c
(Billetmaterial) fir 1-1-1-1 und 1-120-1-1 Zyklen untersucht. Die Ergebnisse sind in Abbildung
6.7 dargestellt. Bei einer Versuchstemperatur von 500 °C sind die Risswachstumsraten beider
Zyklusformen vergleichbar. Bei hoheren Temperaturen liegen Unterschiede vor. Der Einfluss
der Priffrequenz ist somit temperaturabhangig und beginnt oberhalb von 500 °C.
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Abbildung 6.7:  Einfluss der Temperatur auf die Risswachstumsraten. Die Versuche wurden bei 500 - 700 °C mit
Rs =0.1 und einem 1-1-1-1 oder 1-120-1-1 Zyklus durchgefiihrt. Es sind zwei Versuche bei 700 °C
dargestellt.

Die 1-1-1-1 Zyklen zeigen eine Staffelung des Risswachstums in Abhangigkeit von der Tempera-
tur. Die Steigung im Paris-Bereich scheint unabhangig von der Versuchstemperatur zu sein. Im
Gegensatz dazu zeigen die Versuche mit Haltezeit einen Einfluss der Temperatur auf die
Lastabhangigkeit im Versuch. Bis zu einer Versuchstemperatur von 600 °C nimmt die Steigung
mit steigender Temperatur zu. Die Versuche bei 650 und 700 °C verhalten sich untereinander
vergleichbar und gegeniiber den tieferen Temperaturen scheinbar anders. Die Risswachstums-
raten kdnnen in zwei Bereiche eingeteilt werden. Zu Beginn steigt die Kurve steil an. Im voran-
schreitenden Versuch flacht die Steigung ab und der Abstand der Datenpunkte und damit der
Rissfortschritt pro Zyklus, wird groBer. Da dieses Verhalten untypisch flir das Langrisswachs-
tum im Paris-Bereich ist, werden die verschiedenen Bereiche im folgenden kurz andiskutiert,
um ein besseres Verstandnis der nachfolgenden Ergebnisse zu ermoglichen.

Wird der typsiche Verlauf einer Risswachstumskurve betrachtet (siehe Abbildung 2.11), kann
der Anstieg zu Beginn als Schwellenwertverhalten interpretiert werden. Der nachfolgende
Bereich mit flacherer Steigung wird folglich als Paris-Bereich betrachtet. Wird die Entwicklung
der Steigung bei den niedrigeren Temperaturen dagegen mitberiicksichtigt, kann der Kurven-
verlauf aber auch anders interpretiert werden. Mit zunehmender Temperatur, erhoht sich die
Steigung der Risswachstumskurven. Folglich scheint die Annahme gerechtfertigt, dass die
Steigung im Paris-Bereich bei 650-700 °C ebenfalls hoher ist als bei den geringeren Versuchs-
temperaturen. Wird der Kurvenverlauf bei den beiden héchsten Temperaturen betrachtet,
liegt der Schluss nahe, dass der anfangliche Anstieg bei den Versuchen mit 650-700 °C als
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Paris-Bereich zu interpretieren ist. Dieses Verhalten erscheint plausibel, wenn die letzten
Datenpunkte der Versuche mit Haltezeit bei 550-600 °C betrachtet werden. Der Abstand der
Punkte wird groler, so, wie es bei den hoheren Temperaturen auftritt. Des Weiteren flacht die
Steigung des 600 °C-Versuches bei diesen Punkten ebenfalls ab. Die Risswachstumsraten
nahern sich einem oberen Grenzwert, der ebenfalls bei den héheren Temperaturen ersichtlich
wird. Die Parisgerade beschreibt bei 550-600 °C die vorangegangenen Datenpunkte. Wird
angenommen, dass dieses Verhalten mit steigender Temperatur zu kleineren SIF —Werten
verschoben wird, kann geschlussfolgert werden, dass ab 650 °C der steile Anstieg zu Beginn
den Paris-Bereich reprasentiert.

Mit diesem Ansatz ist erkennbar, dass die Steigung der Parisgerade bis zu Temperaturen zwi-
schen 600 und 650 °C zunimmt und dort in einen oberen Grenzwert zu laufen scheint. Dieser
ist in Abbildung 6.7 mit 700 °C | 1-120-1-1 | steilste Steigung gekennzeichnet! (schwarze
Strich-Punkt-Punkt Linie). Die Anpassung dieser Kurve erfolgt an Versuchen, die in Abbildung
6.8 dargestellt werden. Sie reprasentiert die steilste Steigung der Versuchsgruppe bei 700 °C
unter Verwendung eines 1-120-1-1 Zyklus. Diese Versuchsgruppe wird im folgenden Kapitel
vorgestellt. Eine Diskussion der Steigungen erfolgt in Kapitel 7.2.

6.3.3 Einfluss der Haltezeit

Der im vorangegangenen Kapitel angedeutete Haltezeiteinfluss wird in diesem Abschnitt fiir
Versuche bei 700 °C naher beleuchtet. Daflir werden Haltezeitversuche aller Zustande betrach-
tet? und mit der bekannten 1-1-1-1 Anpassung verglichen. Die Ergebnisse fiir Proben mit
homogener Kornstruktur sind in Abbildung 6.6 dargestellt. Die Versuche mit Haltezeit weisen
héhere Risswachstumsraten auf (teilweise =1 mm/Zyklus). Ein optischer Eindruck der hohen
Risswachstumsraten ist mit Kamerabildern, die wahrend des Versuchs aufgenommen wurden,
in Abbildung 9.6 dargestellt.

Eine Paris-Anpassung fiir alle Datenpunkte zusammen ist nur bedingt reprdsentativ, wie be-
reits in Kapitel 6.3.2 angedeutet wurde. Fir eine detaillierte Beschreibung und bessere Ver-
gleichbarkeit mit der Literatur werden mehrere Paris-Anpassungen fir die Haltezeitversuche
eingefiihrt. Die steilste Steigung des anfanglichen Kurvenanstieges ist bereits aus Kapitel 6.3.2
bekannt. Diese wird durch die geringste Steigung, die den spateren Kurvenverlauf auf einem
hohen Risswachstumsratenniveau beschreibt, erganzt. Somit kdnnen die zwei verschiedenen
Bereiche der Kurvenschar dargestellt werden. Die unterschiedlichen Anpassungen repradsentie-
ren verschiedene Risswachstumsverhalten. Der Bereich der flachen Steigung stellt einen voll-
standig zeitabhangigen Rissfortschritt dar. Die andere Anpassung reprasentiert eine Mischung

1 Eine separate Anpassung des dargestellten Haltezeitversuches bei 650 °C wird nicht gezeigt. In Tabelle 9.10 wird
dafiir die Anpassung einer flachen Steigung gegeben.

2 Die Versuche bei 700 °C mit 120 s Haltezeit, die bereits in Abbildung 6.10 dargestellt wurden, sind in diesem
Kapitel ebenfalls enthalten.
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aus zyklus- und zeitabhangigem Risswachstum, in der der zeitabhdngige Anteil zunimmt. Die
Diskussion und Herleitung dieser Aufteilung erfolgt in Kapitel 7.2.

Fiir einen Vergleich mit der Literatur wird eine weitere Anpassung, die Untere Begrenzung,
eingefiihrt. Diese stellt die untere Einhiillende des zeitabhdngigen Risswachstums dar. Somit
liegt neben obigen Anpassungen eine Reprdsentation des bestmoglichen, zeitabhangigen
Risswachstums vor. Warum das bestmogliche Risswachstum zur Einordnung gewahlt wird,
wird bei einem Vergleich mit den Literaturdaten von Alloy 718, Alloy 718Plus, U 720Li und
Waspaloy in Kapitel 7.2.3 ersichtlich.
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Abbildung 6.8:  Einfluss der Haltezeit eines 1-120-1-1 Zyklus auf das Risswachstum. Die Versuche wurden bei
700 °C mit Ry = 0.1 durchgefiihrt.

In den dargestellten Ergebnissen werden die verschiedenen Probenorientierungen vermischt,
da, genau wie bei den 1-1-1-1 Versuchen, kein systematischer Unterschied vorliegt. Die Riss-
fronten sind analog zu den Versuchen bei Temperaturen unterhalb von 700 °C (siehe Abbil-
dung 9.2) und den 1-1-1-1 Versuchen viertelkreisformig oder leicht elliptisch. Ein Einfluss der
verschiedenen Zustdnde ist nicht erkennbar. Somit haben auch hier weder die KorngréRRe noch
die Intermetallischen Phasen einen Einfluss. Eine Ausnahme stellen die Zustande mit WB4 und
Zust. 1c dar. In diesen scheint der steile Anstieg der Risswachstumsraten etwas geringer
(£ AK=10 MPavm) zu liegen. Der Grund des friiheren Anstiegs liegt unter anderem in der
gewdhlten Startbelastung (siehe Tabelle 9.1 - Tabelle 9.4) und wird in Kapitel 7.2 erlautert.

Ein ebenfalls abweichendes Risswachstumsverhalten zeigen drei der vier Versuche des Zustan-
des 2a. Die Versuche sind separat in Abbildung 6.9 dargestellt. Anfanglich ist das Risswachstum
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langsam. Ab einem spezifischen SIF zeigen die Daten einen schnellen Anstieg der Risswachs-
tumsgeschwindigkeit auf ein Niveau der anderen Versuche mit Haltezeit bei 700 °C. Die Riss-
wachstumskurven kénnen somit in drei Bereiche eingeteilt werden. Der Anstieg der Risswachs-
tumsraten und das Abflachen der Steigung auf einem hohen Niveau sind bereits von den
anderen Experimenten mit den gleichen Versuchsbedingungen bekannt. Die anfanglich gerin-
gen Risswachstumsgeschwindigkeiten stellen den dritten Bereich dar. Diese liegen auf der
Anpassung der 500 °C-Versuche beider Zyklusarten. Dort ist das Risswachstum zyklusabhangig.
Der Rissfortschritt beginnt also zyklusabhangig und entwickelt sich lber eine Mischform hin
zum vollstandig zeitabhangigen Risswachstum. Dies wird genauer in Kapitel 7.2 erlautert.

1,0E+01 _ =3
/ ,/'/' .....
. - e
n LOE+00 gy e O 7T _FF—1700°C | 1-120-1-1 | untere Begrenzung
> e m.— 0000, Zustind
= B e et ustinde
E l,OE'Ol : EEEE ) e B Pt L R PR EEEEEEEEE EEEE © 2a-1
O 23-2
o o T P —€,e,e,e,e,eee gga-i
. a_
= : -

N2 e oo @ l..._..__._.__ ._-c-|Orientierung
£ 1,0E-03 : = M Tangential
% @ Radial
E 1,0E-04 Versuchsbedingungen
S 1120-1-1

LOE-05 §-; i
++2——{700°C | 1-120-1-1 | steilste Steigung || |1t
1,0E'06 o T T T T T T T T
10 100
AK in MPavm

Abbildung 6.9:  Versuche, deren Risswachstumsraten einen Ubergangsbereich zeigen. Die Versuche sind aus
Zustand 2a und wurden bei 700 °C mit einem 1-120-1-1 Zyklus durchgefiihrt. Die 500 °C-
Anpassung ist sowohl fur 1-1-1-1 als auch fiir 1-120-1-1 Zyklen giiltig und aus Abbildung 6.7 ent-
nommen.

Dieser Ubergang kann ebenfalls auf der Bruchfliche erkannt werden. So zeigen die Proben mit
Ubergangsbereich einen beachmarkartigen Ring (Abbildung 9.10, Zust 2a-2, 2a-3 und 2a-4). In
diesen Versuchen wurde allerdings kein Beachmark eingesetzt. In den Versuchen wurde ein
zweistufiges Anschwingen verwendet. Der farbliche Wechsel des Ubergangsbereichs ist somit
der dritte Ring3, wenn von der Kerbe gestartet wird. Die Risslinge dieses Ringes entspricht der
Risslinge, die vorliegt, wenn die Risswachstumsraten den Ubergangsbereich zeigen. Eine
Erklarung des Ubergangsverhaltens erfolgt in Kapitel 7.2.2.

3 Ring 1: 1. Stufe des Anschwingens; Ring 2: 2. Stufe des Anschwingens (Das Anschwingen erfolgt bei RT und mit
hoher Frequenz, sodass ein transkristalliner Bruch entsteht.)
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Abbildung 6.10: Einfluss einer wechselnden Zyklusform auf die Risswachstumsraten. Alle Versuche wurden bei
700 °C durchgefihrt. Die Proben gehoren zu Zustand 2c. Der Probenname ist in der Legende an-
gegeben. Die verschiedenen Zyklusbereiche eines Versuches sind mit Pfeilen angedeutet.

Neben einer vergleichenden Darstellung der 1-1-1-1 und 1-120-1-1 Tests, wird ein weiterer
Einblick in den Einfluss einer wechselnden Testfrequenz in Abbildung 6.10 dargestellt. Analog
zu Untersuchungen an Alloy 718 von Gustafsson et. al. [131], [10], [95] wird die Zyklusform
innerhalb eines Versuches verandert. Die untersuchten Proben gehdren zu Zust. 2c und wur-
den bei 700 °C getestet. Die Bereiche der verschiedenen Zyklen sind mit gleichfarbigen Pfeilen
angedeutet. Zwischen den verschiedenen Bereichen bildet sich ein Ubergangsbereich aus
(siehe Abbildung 9.14). In diesem ist zu erkennen, dass die Risswachstumsraten nach einem
Wechsel zu einer héheren Priffrequenz anfanglich ein schnelleres Risswachstum zeigen, als fir
diese Frequenz Ublich ist.

Abgesehen davon, ist an dieser Stelle eine Ubereinstimmung der untersuchten Zyklenformen
mit den bereits vorgestellten Frequenzen ersichtlich. Des Weiteren werden die Rissfortschritts-
raten der bisher noch nicht untersuchten Dreieckszyklen mit 0.5 Hz leicht unterhalb der 1-1-1-
1 Zyklen eingeordnet. Dies entspricht somit der Erwartungshaltung in Hinblick auf die Reihen-
folge der Zyklusstaffelung [76].

6.3.4 Einfluss des Umgebungsmediums

Der Einfluss des Umgebungsmediums wird in Abbildung 6.11 ersichtlich. Alle dargestellten
Versuche wurden bei 700 °C mit einem 1-120-1-1 Zyklus und R = 0.1 durchgefiihrt. Die Riss-
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wachstumsraten im Vakuum liegen unterhalb der Luftversuche bei 700 °C und sind vergleich-
bar mit denen bei 500 °C an Luft. Der Einfluss des Sauerstoffs* in der Umgebung ist somit
deutlich zu erkennen. Die Legierung Alloy 780 verhélt sich also adhnlich zu den gewahlten
Vergleichslegierungen. Ein direkter Vergleich erfolgt in Kapitel 7.2.
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Abbildung 6.11: Einfluss des Umgebungsmediums auf die Risswachstumsraten. Die Versuche wurden bei 700 °C
mit Ry = 0.1 und einem 1-120-1-1 Zyklus durchgefiihrt.

Die untersuchten Risswachstumsraten im Vakuum liegen deckungsgleich. Es scheint somit
keinen Unterschied zwischen den Zustanden zu geben. Auf Grund der geringen Versuchsanzahl
ist dies lediglich als Vermutung zu betrachten. Die etwas gréBeren Liicken oder Spriinge in den
Datenpunkten der Vakuumversuche entstehen durch die Beachmarks, die in den Versuchen
eingesetzt wurden. Diese sind auf den Bruchflachen als helle Streifen erkennbar (siehe Abbil-
dung 9.3). Des Weiteren zeigen die Rissfronten lber den gesamten Versuch hinweg eine vier-
telkreisférmige Auspragung, die bei CC-Proben zu erwarten ist. Eine Oxidation der Bruchfla-
chen, die an Luft zu farbigen Verlaufen fiihrt, ist bei den Proben im Vakuum nicht zu erkennen.

6.3.5 Schwellenwertverhalten des zeitgetriebenen Risswachstums

Die Kombination aus Versuchstemperatur, Haltezeit- und Umgebungseinfluss ist im Schwel-
lenwertverhalten des zeitabhdngigen Risswachstums sichtbar. Die Ergebnisse der in Kapi-

4 Annahme basierend auf der Literatur (siehe Kapitel 2.3.2). Eine Stickstoffatmosphére wird in dieser Arbeit nicht
untersucht.
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6 Mechanische Eigenschaften und Ermidungsrisswachstum von Alloy 780

tel 4.2.4 beschriebenen Versuche sind in Abbildung 6.12 dargestellt. In Abbildung 6.12b ist die
Entwicklung von Kmex in Abhangigkeit der Temperaturstufen fir einen ausgewahlten Versuch
dargestellt. VergroRerte Ausziige des Diagramms, die den Start des Risswachstums in den
letzten drei Laststufen zeigen, sind in Abbildung 9.34 im Anhang dargestellt. Steigt die Risslan-
ge innerhalb einer Stufe an, wird die Startbelastung der Stufe als K0, angenommen. Fir
verschiedene Zustdande sind die Ergebnisse in Abbildung 6.12a zusammengestellt. Diese wur-
den um die Ergebnisse aus einem Verbund® aus Einzelversuchen (graue Rauten) erginzt. Auf
Grund der geringen Probenanzahl ist die Aussage kritisch zu bewerten. Dies gilt auch fir die
Ermittlung des gewahlten K02 — Wertes. Fir diesen liegt kein objektives Kriterium wie eine
Mindest-Risswachstumsgeschwindigkeit oder Steigung vor. Die Wahl erfolgt handisch. Daher
wird ein Fehler von ungefahr + 1 Stufe angegeben, sowohl fiir die Temperatur als auch fir die
Belastung.
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Abbildung 6.12: Temperaturabhangiger Schwellenwert gegen die Sauerstoffversprodung a) und eine exemplari-
sche Entwicklung von Kmex im Versuch b). Die Fehler sind handisch gewahlt und entsprechen
425 °C und +2 MPavm (ca. 1 Stufe). Diese ergeben sich aus der Ungenauigkeit in der optischen
Erkennung. Die Kurve 2c (RW) ergibt sich aus den in Abbildung 7.5 dargestellten Kurven (Start des
exponentiellen Wachstums in einer Haltezeit). In 2a (RW) sind die Versuche aus Abbildung 9.9
einzeln dargestellt.

Die Ergebnisse der verschiedenen Zustande von Alloy 780 liegen auf einem vergleichbaren
Niveau. Definitive Aussagen liber mikrostrukturelle Charakteristika wie die KorngroRRe oder die
Auspragung der & —Phase sind somit nicht moglich. Erkennbar ist allerdings, dass fir alle
untersuchten Zustande mit homogener Kornstruktur ein geringer Kmax — Wert als Kis,02 vorliegt.
So setzt das zeitgetriebene Risswachstum bei 700 °C bereits unterhalb von Kpyex =20 MPavm
ein. Im Vergleich dazu beginnt dieses Wachstum bei der etablierten Legierung Alloy 718 erst
oberhalb von Kmex = 30 MPavm. Dabei ist zu bericksichtigen, dass diese bei 650 °C eingesetzt

5 Die Datenpunkte wurden aus Risswachstumsversuchen des Zustandes 2c bei verschiedenen Temperaturen
entnommen. Die Versuche sind ANC2 K6T4, ANC2 K4A8 und ANC2 K6T1.
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6.3 Ermidungsrisswachstum

wird. Eine vergleichbare Belastung ertragt Alloy 780 allerdings nur bei T < 600 °C. Eine Aussage
tiber die Entwicklung der Risswachstumsgeschwindigkeit nach Uberschreiten des Grenzwertes
in der entsprechenden Stufe wird dabei nicht berlicksichtigt. Vergleichbar zu Alloy 718 scheint
nur eine Probe mit inhomogener Kornstruktur aus Zust. 1a (1a-5) zu sein. Dies wird auch bei
einer Betrachtung der Risswachstumsversuche deutlich, die im nachsten Kapitel erfolgt.

6.3.6 Versuche mit inhomogener Kornstruktur

Die Versuche mit inhomogener Kornstruktur zeigen ein abweichendes Risswachstumsverhal-
ten und werden daher gesondert in Abbildung 6.13 vorgestellt. Die zugeho6rigen Kornstruktu-
ren und Bruchflachen sind in Abbildung 5.2 dargestellt. Diese Versuche werden alle mit einem
1-120-1-1 Zyklus durchgefiihrt. Die Versuche Zust. 1a-2, 1a-3 und Zust. 7 wurden bei 650 °C
untersucht, wahrend die anderen Proben bei 700 °C getestet wurden®. Trotz vergleichbarer
Versuchsbedingungen und Zugehorigkeit zu bereits in obiger Systematik eingeordneten Zu-
stdnden zeigen die Risswachstumsraten einen deutlich anderen Verlauf. Die Versuche aus Zust.
1a und 6b weisen zu Beginn geringe, mit den Vakuumversuchen vergleichbare Risswachstums-
geschwindigkeiten auf. Im Verlauf des Versuches ndhern sie sich aber den schnellen Wachs-
tumsraten der Luftversuche bei 700 °C mit einem 1-120-1-1 Zyklus an. Die Ergebnisse fir
Zustand 7 (bei 650 °C getestet) weisen einen untypischen Verlauf mit zwischenzeitlich sinken-
den Risswachstumsraten auf.

61n der Versuchstabelle sind die hier aufgefiihrten Proben des Zustandes 1a wie folgt gelistet: Zust. 1a-1: ANC1
P3R1, Zust. 1a-2: ANC1 P1R1, Zust. 1a-3: ANC1 P2R1
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Abbildung 6.13: Versuche an Luft mit langsamen Risswachstumsraten. Alle Versuche sind mit 1-120-1-1 Zyklen
durchgefiihrt worden. Die Versuche aus Zust. 7, Zust.1a-2 und Zust. 1a-3 wurden bei 650 °C getes-
tet, die anderen Versuche bei 700 °C. Die gleichfarbigen Linien stellen die Paris-Anpassungen der
jeweiligen Versuche dar.

Eine versuchsilibergreifende Gemeinsamkeit im Risswachstum ist nicht erkennbar. Die Zustan-
de 6b, 1a-2 und 1a-3 zeigen vergleichbare Steigungen, sind aber parallel verschoben, wahrend
Zust. 1a-1 und 7 auch abweichende Steigungen aufweisen. Gemeinsam ist diesen Versuchen
aber allen, dass die Bruchflachen asymmetrisch ausgepragt sind. Dies deutet auf lokal unter-
schiedliche Rissfortschrittsraten hin. Die Aufklarung der Asymmetrie hilft somit bei der Ursa-
chenfindung des abweichenden Risswachstums. Durch die eingebrachten Beachmarks und die
Beobachtung der Seitenflaichen mit Kameras kann die Entwicklung der Rissform nachvollzogen
werden. Mit diesen Informationen kann die lokale Mikrostruktur untersucht und korreliert
werden. Dies wird durch die Bewertung der fraktographischen Untersuchungen, die im nachs-
ten Kapitel erfolgen, unterstiitzt.

6.4 Fraktographie

Die Bruchart (transkristallin oder interkristallin) der verschiedenen Proben wird im REM durch
eine Draufsicht der Bruchflaichen oder durch EBSD-Aufnahmen senkrecht zur Bruchebene
(M2 —Schliffe) ermittelt. In Abbildung 6.14 sind die auftretenden Brucharten dargestellt.
Unabhangig von der KorngroRe, zeigen Versuche, die im Vakuum durchgefiihrt wurden, eine
transkristalline Schadigung. Auf der Bruchflache sind Schwingstreifen und Nebenrisse in Tie-
fenrichtung erkennbar. Versuche an Luft zeigen eine abweichende Bruchart bei 700 °C und
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Zyklen mit Haltezeiten. In Abbildung 6.14d ist die interkristalline Schadigung in Zustand 2c
erkennbar. Der Luftsauerstoff fiihrt also zu einer Sauerstoffversprodung der Korngrenzen.
Damit zeigt Alloy 780 sowohl an Luft als auch im Vakuum das gleiche Versagensverhalten wie
Alloy 718 [132]. Ebenfalls sichtbar sind Nebenrisse in Belastungsrichtung, die auch interkristal-
lin zu verlaufen scheinen. Des Weiteren sind oxidierte Karbide auf der Bruchflache sichtbar.
Eine hohere Auflosung dieser Oxide ist flr eine bei 600 °C getestete Probe in Abbildung 9.4
dargestellt.

Abbildung 6.14: Vergleich der Bruchart fiir Versuche im Vakuum (a-c) und an Luft (d-f). (a-b) Zustand 1b. c) Zu-
stand 1d. d) Zustand 2c. e) Zustand 1a — Mischgeflge. f) Zustand 1a — Feinkornbereich. Alle Versu-
che wurden mit einem 1-120-1-1 Zylus bei 700 °C durchgefiihrt.

FUr Zustand 1a ist ebenfalls eine interkristalline Schadigung zu erkennen (siehe Abbildung
6.14e-f). Die unrekristallisierten, groRen Korner werden Uberwiegend transkristallin durch-
trennt (siehe auch Abbildung 9.16 — anderer Zustand). Allerdings wirken die Korngrenzen
dieses Zustandes nicht so freigelegt und gerade wie in Zustand 2c. Auch ist innerhalb des
Zustandes ein Unterschied erkennbar. Die Korngrenzen aus dem Mischkornbereich sind kaum
als solche erkennbar. Sie sind vergleichbar zu Literaturdaten von U 720Li [133]. Die Zustande,
in denen diese diffusen Korngrenzen auftreten, sind in Abbildung 9.5 zusammengefasst. In
Abbildung 9.11 ist ein Ubergang in der Diffusitit innerhalb eines Versuches zu erkennen. Die
zugehdrige Probe zeigt einen Ubergangsbereich in den Risswachstumsraten (siehe Abbildung
6.9). Der dargestellte Bereich auf der Bruchflache entspricht vermutlich dem Moment dieses
Ubergangs. Da der Ubergangsbereich auf der Bruchfliche nur wenige Mikrometer groR ist, ist
eine exakte Korrelation mit den Risswachstumsraten nicht moglich.
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Abbildung 6.15: Temperaturabhéngigkeit der interkristallinen Schadigung an Luft fir Zustand 2c. a) 500 °C, b)
550 °C, c) 600 °C — Versuchsmitte, d) 600 °C — Versuchsende. Alle Versuche wurden mit einem 1-
120-1-1 Zyklen durchgefiihrt.

Eine Temperaturabhangigkeit der Bruchart kann anhand von Zustand 2c gezeigt werden. In
Abbildung 6.15 sind Ausschnitte der Bruchflachen der Versuche bei 500, 550 und 600 °C darge-
stellt. Bei 500 °C liegt ein Mischbruch mit inter- und wenigen transkristallinen Anteilen vor. Bei
den hoéheren Temperaturen sind keine transkristallinen Schadigungen mehr zu finden. Der
Temperaturbereich, in dem der Ubergang der Brucharten vonstattengeht, ist somit vergleich-
bar zu Alloy 718, aber zu etwas niedrigeren Temperaturen verschoben. So stellen Prakash et.
al. [13] dar, dass Alloy 718 bei 550 °C noch einen transkristallinen Bruch mit geringen interkris-
tallinen Anteilen zeigt. Allerdings gilt dies fiir einen 1-1-1-1 Zyklus. In Abbildung 6.15c-d ist die
interkristalline Schadigung bei 600 °C fiir zwei verschiedene Positionen abgebildet. In c) ist ein
Bereich mittig auf der Bruchflache abgebildet, in dem wenige Nebenrisse sichtbar sind. Zum
Ende des Risses hin (d) nimmt der Anteil der Nebenrisse in Belastungsrichtung zu. Dieses
Verhalten ist vergleichbar mit Alloy 718Plus [2].
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7 Diskussion

Aus den Ergebnissen wird ersichtlich, dass die Risswachstumsraten in der Legierung Alloy 780
bei 700 °C an Luft hoch sind. Das Bruchbild ist interkristallin, wahrend im Vakuum ein transkris-
talliner und langsamer Rissfortschritt vorliegt. Die Varianz der eingestellten Mikrostrukturen ist
folglich nicht ausreichend, um an Luft ein transkristallines und damit langsameres Risswachs-
tum zu erzwingen oder den interkristallinen Rissfortschritt durch Hindernisse wie intermetalli-
sche Phasen zu verlangsamen. Im Folgenden wird diskutiert, warum dies nicht gelungen ist,
was verandert werden misste, und wie die erzielten Ergebnisse im Bereich der Nickelbasis
Schmiedelegierungen einzuordnen sind.

7.1 Bewertung der Thermomechanischen Prozessschritte

In der thermomechanischen Prozessroute wird die Mikrostruktur eingestellt, die einem wach-
senden Riss entgegenwirkt. Um diese zu optimieren, wurden folgende Stufen angewandt oder
variiert:

e Umformung (Stauchtemperatur und Pancakeart)

e Super-Solvus Glihung

6 — Phasengliihung (900 °C/ 11 - 16 h)

Langsame Abklhlung nach der Losungsgliihung (fiir die 6 — und y‘ - Phase)

Aushartung

Mit diesen sollen die KorngroRe, die Ausprdagung der intermetallischen Phasen sowie die
Korngrenzmorphologie beeinflusst werden (siehe Kapitel 2.4). Eine Untersuchung der Um-
formbarkeit und Verfestigung wahrend des Stauchens wird nicht vorgenommen. Die verschie-
denen Prozessschritte werden im Folgenden diskutiert.

7.1.1 Bewertung der Umformung

Die KorngréRe konnte in einem weiten Bereich erfolgreich liber eine Variation der Stauchtem-
peratur eingestellt werden. Die KorngrofRe steigt mit steigender Umformtemperatur. Dies ist
fir die Mittelwerte der Endzustdnde in Abbildung 7.1a sichtbar. Dabei ist allerdings die Super-
Solvus Glihung (WB3) und die Pancakeart zu bericksichtigen wie in Abbildung 7.1b dargestellt
ist. Die Kombination aus Stauchtemperatur und Pancakeart beeinflusst das RX-Verhalten des
Materials stark. Unter Verwendung kleiner Pancakes und der tiefsten Stauchtemperatur von
950 °C ist der RX-Bereich im Inneren nicht grol} genug, um eine CC-Probe ohne Probleme
aufzunehmen. Die Kornstruktur ist inhomogen. Dies resultiert in Risswachstumsergebnissen,
die nicht den gewiinschten Zustand, sondern die Inhomogenitdt des Pancakes untersuchen
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7 Diskussion

(siehe Kapitel 7.3.1). Kleine Pancakes scheinen somit als Methodentrdger ungeeignet zu sein,
wenn die Umformung nicht angepasst wird.
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Abbildung 7.1:  Beeinflussung der KorngréRe in der Prozessroute. a) Abhédngigkeit der KorngréRe und der Homo-
genitat der Kornstruktur von der Stauchtemperatur. b) Abhangigkeit der KorngrofRe und Homoge-
nitat der Kornstruktur von der Pancakeart. Dargestellt sind Mittelwerte der Endzustande.

Dies ist besonders in Hinblick auf die Fertigung einer Turbinenscheibe zu bewerten. Eine Turbi-
nenscheibe unterscheidet sich neben der Umformung auch in der GroRe des Materialstiicks. In
Abbildung 7.1b ist erkennbar, dass die Stauchtemperatur bei gréReren Pancakes einen starke-
ren Einfluss auf die KorngréRe hat als bei kleinen. Dies kann durch eine vermehrte Dissipati-
onswarme im Kern sowie der langsameren Abkiihlung in einem groReren Materialstiick erklart
werden. Die an einem kleinen Pancake erzielten Ergebnisse sind also, selbst wenn von der
Inhomogenitat abgesehen wird, nur begrenzt reprasentativ fir die Mikrostruktur einer Turbi-
nenscheibe.

7.1.2 Bewertung der 6 - Phasengliihung

Neben der Korngrofle wurde die 6 —Phase gezielt in der Herstellungsroute beeinflusst. Es
sollte ein hoher Ausscheidungsanteil erreicht werden, der in ausgerichteter Form, analog zu
Alloy 718 und Alloy 718Plus, vorliegt. Daflir wurde die 6 — Phasengliihung eingefiihrt. Deren
Ziel ist die Erhohung des Ausscheidungsanteil. In Abbildung 7.2b ist der § — Phasenanteil unter
Bericksichtigung einer eingesetzten 6 — Phasengliihung fir die verschiedenen Zustinde darge-
stellt. Werden diese mit den Ergebnissen aus Kapitel 5.3 (Laborstauchversuche) kombiniert
und mit dem n — Phasenanteil in Alloy 718Plus verglichen, ist der Ausscheidungsanteil gering.
Die maximale, erreichte Ausscheidungsmenge in Alloy 780 kann in Alloy 718Plus um das Drei-
bis Vierfache Uberschritten werden [24]. Daher sollte die Auslagerungstemperatur und Dauer
der & — Phasengliihung fiir Alloy 780 genauer untersucht werden. Dies kann analog zu den
bereits durchgefiihrten Laborstauchversuchen vorgenommen werden.

Des Weiteren kann anhand des Billetmaterials (Zust. 2c) und der isothermen Auslagerungen an
Stauchzylindern (siehe Kapitel 5.3) gezeigt werden, dass eine alleinige Anwendung der 6 —
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Phasengliihung kein Garant fiir ausgeschiedene & —Phase ist. Wie in Abbildung 7.2 sichtbar
wird und in Kapitel 5.3 schematisch gezeigt wurde, ist eine Umformung eine Voraussetzung fir
mogliche Ausscheidungen. Diese darf nicht in einem vollstandig rekristallisierten und erholten
Geflige resultieren, bevor die 6 — Phase ausgeschieden wurde. In den grofStechnischen Versu-
chen wird dies durch die Pancakeart und die Stauchtemperatur beeinflusst.

0,05 0,05
a) Kornstruktur b) 6-Gliihung Stauchtemperatur
O Inhomogen OMit [@1030°C
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Abbildung 7.2:  Beeinflussung des & —Phasenanteils durch die Pancakeart und Stauchtemperatur. a) Unter
Berlicksichtigung der Kornstruktur b) Unter Berticksichtigung einer & — Phasengliihung. Dargestellt
sind Mittelwerte der Endzustande.

Eine Kombination der ProzessgroRRen Stauchtemperatur und Pancakeart kann in der verblei-
benden Verformung im Material vorgenommen werden. Diese kann als die Menge an verflig-
baren Keimstellen fiir die & - Phasenausscheidung verstanden werden und wird durch die
Umformung, RX und Erholung beeinflusst. Eine subjektive® Einordnung anhand beider GréRen
ist in Tabelle 7.1 gegeben. Dabei werden eine geringe Stauchtemperatur und eine schnelle
Abkilhlung, wie sie in kleineren Proben vorliegen, als positiv flir die Anzahl der Keimstellen
bewertet. Auch wird implizit davon ausgegangen, dass ein kleiner Pancake schneller umge-
formt wird, da geringere Krafte notwendig sind. Abhadngig von der so bewerteten Umformung
und der nachfolgenden & — Phasengliihung wird der Ausscheidungsanteil eingestellt. An den
Zwischenzustanden von Zust. 6 wird ersichtlich, dass die 6 — Phase bei ausreichend verblei-
bender Verformung tatsachlich in der & — Phasengliihung und nicht erst einer anderen War-
mebehandlungsstufe ausgeschieden wird. Zustand 7 ist dabei genauer zu betrachten. In die-
sem wird eine 6 — Phasengliihung eingesetzt, die allerdings vor dem Umformprozess verortet
ist. Vor der Umformung ist das Material mit dem Billetmaterial gleichzusetzen. Im Billetmateri-
al (Zust. 2c) wird in der 6 — Phasenglihung keine & —Phase ausgeschieden, da Keimstellen
fehlen. Folglich wird dies in Zust. 7 vor dem Stauchen auch nicht passieren. Die 6—
Phasengliihung hat somit keine relevante Funktion in Zust. 7. Nach der § — Phasengliihung ist

1 Eine objektive Bewertung kdonnte mit Hilfe von EBSD-Untersuchungen an Zwischenzustanden erfolgen. Als Krite-
rien sind KAM (kernal average misorientation), GOS (grain orientation spread), etc. moglich. Die vorliegenden
Zwischenzustdnde sind nicht ausreichend fiir eine Datenbasis.
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der Zustand identisch zu Zust. 1a. Dementsprechend sind sich auch die 6 —Phasenanteile
ahnlich.

Tabelle 7.1: Einfluss der Verformung und Warmebehandlungsstufen auf den & —Phasenanteil. *) Nach der
Umformung verbleibende Verformung. Subjektiv anhand der Pancakeart und Stauchtemperatur
abgeschatzt.

Zustand  Pancake ;S:z:léchtemperatur Verformung” WB 8 — Anteil in %

. . 955-800 °C/
la VDM klein 950 Viel 1h40min 1.8
6b VDM klein 950 Viel 900 °C/ 16h 3.9
. . 955-800 °C/
7 VDM klein 950 Viel 1ha0min 1.6
6a OF 950 Mittel 900 °C/ 16h 1.8
2a VDM klein 990 Mittel 900 °C/ 11h 24
4c OF 950 Mittel 970 °C/ 2h 0
. 955-800 °C/

1b OF 1030 Keine 1h40min 0
. 955-800 °C/

1c OF 970 Keine 1h40min 0

2c Billet - Keine 900°C/11h O
. 1050 °C/ 1h

3 VDM groR 990 Keine +955/ 16h 0

Es kann geschlussfolgert werden, dass die § — Phasengliihung ihren Zweck, eine Ausscheidung
der 6 — Phase, erfiillt, wenn sie nach einer entsprechenden Verformung eingesetzt wird. Die so
ausgeschiedene 6 — Phase sollte, so die Annahme, durch den vorangegangenen Stauchprozess
entlang der FlieRlinien ausgerichtet, ausgeschieden werden. Wie in den Endzusténden sichtbar
ist, ist dies nicht der Fall. Auch die Zwischenzustdande C1 und C2 zeigen keine Ausrichtung der
6 — Phase (siehe Abbildung 5.15). Die Annahme basierte auf den ausgerichteten Mikrostruktu-
ren von Alloy 718 und Alloy 718Plus. Hihnert et. al. [17] flhrten die Ausrichtung in Al-
loy 718Plus auf eine Sub-Solvus Schmiedung zurick. Eine Sub-Solvus Umformung ist bei den
niedrigeren Stauchtemperaturen auch bei Alloy 780 gegeben. Allerdings untersuchten Hiihnert
et. al. Material aus einer Turbinenscheibe, die in mehreren Hiiben geschmiedet wird. An dieser
Stelle wird die Ungenauigkeit bei der Verwendung von Pancakes anstatt Turbinenscheiben
deutlich. Mit den Stauchversuchen in Kapitel 5.3 kann gezeigt werden, dass eine Ausrichtung
der & —Phase auch in Alloy 780 mdglich ist, wenn die Umformung mehrstufig gestaltet wird.
Eine Ubertragung auf groRtechnische Versuche erscheint méglich.

7.1.3 Bewertung der langsamen Abkiihlung

Neben einer vermehrten Ausscheidung und Ausrichtung soll die 6 — Phase auch fiir die Einstel-
lung welliger Korngrenzen eingesetzt werden. Dafiir wird eine langsame Abkihlung eingesetzt
(955 — 800 °C mit 4 K/ min). In WB4 und 5 sollen die welligen Korngrenzen tber die y* — Phase
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erreicht werden. Daflr wird ebenfalls eine langsame Abkiihlung eingesetzt (860-730 °C mit
1 K/ min). Allerdings ist in keinem der Endzustinde eine signifikante Welligkeit der Korngren-
zen erkennbar. Weder in denen, die 6 — Phase ausscheiden noch in denen, die eine Welligkeit
Uber die y‘—Phase erreichen wollen. Die Ursache kdnnte moglicherweise eine zu niedrige
Temperaturspanne in der langsamen Abkiihlung sein. Um dies zu zeigen, werden die Warme-
behandlungen der in Abbildung 5.132 dargestellten Bilder betrachtet. Die Warmebehandlungs-
schritte, die fiir die Welligkeit verantwortlich sind, werden, soweit in der Literatur angegeben,
in Tabelle 7.2 und Tabelle 7.3 aufgelistet. Die Tabellen sind entsprechend der welligkeitsverur-
sachenden Phase aufgeteilt. Die Lésungstemperatur dieser Phase ist ebenfalls gegeben. Die
dargestellten Warmebehandlungsschritte sind allesamt langsame Abkihlungen. Das darge-
stellte Vorgehen fiir Alloy 718Plus stellt die einzige Ausnahme dar. In der zugehérigen Verof-
fentlichung wurde die Fertigungsroute mit der langsamen Abkihlung nicht mikrostrukturell
analysiert, da in der Warmebehandlung leichtes Kornwachstum einsetzt. Dies ist in der DA
(direct aged) Variante, deren Korngrenzmorphologie in Abbildung 5.13c dargestellt ist, nicht

der Fall.
Tabelle 7.2: Langsame Abkiihlraten fir die Erzeugung welliger Korngrenzen mittels 6 —Phase. Daten zu
Abbildung 5.13. Lésungstemperaturen siehe Tabelle 2.2.
Werkstoff 6 — Solvus Langsame
Abkiihlung
Von X °C Bis X °C Rate in K/min
Alloy 780 1030 955 800 4
Alloy 718 [114] 1030 1095 850 Unbekannt
Alloy 718 [18] 1030 1032 843 4-7
Alloy 718Plus [31] 1012 1020 RT Ofenabkihlung
Alloy 718Plus? [31] 1012 DA, nur gealtert bei 840 °C fir 4h

Wie aus dem Vergleich der Start- und Endtemperatur dieser Abkiihlung und der Loésungstem-
peratur der betrachteten Phase ersichtlich wird, verlauft die Abkihlung durch das entspre-
chende Phasengebiet. Dies deckt sich mit den in Kapitel 2.4.2 vorgestellten Vorgehen. Verglei-
chend sind die langsamen Abkihlungen fir Alloy 780 mit angegeben. Wie zu erkennen ist,
liegen die Temperaturen in diesem Fall deutlich unterhalb der entsprechenden Losungstempe-
ratur. Das Vorgehen entspricht ebenfalls nicht einer isothermen Auslagerung knapp unterhalb
der Solvus-Temperatur (siehe [117]). Dementsprechend sollte nach den Theorien in Kapi-
tel 2.4.2 auch keine Welligkeit entstehen. Die in Alloy 718Plus aufgetretene Problematik des
unerwinschten Kornwachstums wird in Alloy 780 allerdings durch die geringeren Temperatu-
ren umgangen.

Des Weiteren merkte Rosler [126] an, dass bei IN 706 eine langsame Abkihlung fir die Mani-
pulation der HT — Phase nicht bis RT durchgefiihrt werden sollte, da sonst y‘—Phase ausge-

2 Die Welligkeit ftr U 720Li ist in Abbildung 2.19 dargestellt.
3 Dieser Zustand entspricht dem in Abbildung 5.13c dargestellten Bild
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schieden wird. Diese weist eine schnellere Ausscheidungskinetik auf und bindet somit Elemen-
te, die fiir die Bildung der HT-Phase benétigt werden. Deren Anteil wird somit reduziert. Wer-
den die Zwischenzustande in Kapitel 5.2.3 betrachtet, so scheidet sich in der langsamen Ab-
kiihlung aus 955 °C in Alloy 780 bereits y — Phase aus. Es konnte geschlussfolgert werden, dass
die Zieltemperatur dieser langsamen Abklhlung ebenfalls zu gering gewahlt ist.

Tabelle 7.3: Langsame Abkuhlraten fur die Erzeugung welliger Korngrenzen mittels y‘—Phase. Daten zu
Abbildung 5.13. Loésungstemperaturen siehe Tabelle 2.2.

Werkstoff vy’ —Solvus Langsame
Abkiihlung
Von X °C Bis X °C Rate in K/min
Alloy 780 1000 860 730 1
Waspaloy [113] 1080 1135 1060 3
RR 1000 [117] =1140 [134] Solvus + 20 °C - 1-4
Unbekannt,
U 720Li [52] 1155 1168 RT oder 1121 Laborversuche
mit ~0.5-13K/s

Vor diesem Hintergrund kdnnen beide langsamen Abkiihlungen bewertet werden. In WB5 soll
die Korngrenzmorphologie liber die y’— Phase eingestellt werden. Die Korngrenzen sind voll-
standig gerade. Es ist keine Welligkeit sichtbar. Dies kann, wie oben beschrieben, an einem
ungtinstig gewahlten Temperaturintervall der langsamen Abkihlung liegen. Eine zweite Mog-
lichkeit stellt die zweite y’— Population dar. Diese scheidet sich in der Erwarmung zur Start-
temperatur der langsamen Abkiihlung aus (Z3 in Abbildung 9.22). Somit ist in der langsamen
Abklhlung nur noch ein Wachstum der Ausscheidungen und keine vermehrte Ausscheidung
moglich. Das Wachstum wiederum ist nur eingeschrankt moglich, da die bereits vorhandenen
Ausscheidungen einen geringen Abstand untereinander aufweisen. Die Vergréberung der
Ausscheidungen kann eine Korngrenze also nur geringfligig verschieben. Kornwachstum tritt
bei den vorliegenden Temperaturen nicht auf, sodass eine Ausbauchung der wandernden
Korngrenzen an den y* - Ausscheidungen auch nicht moglich ist. Folglich ist keine groRe Ande-
rung der Korngrenzmorphologie mdéglich. Ob die gewahlte Temperatur oder die Ausscheidung
der zweiten y‘—Population, die durch die vorangegangene schnelle Abkihlung entsteht,
entscheidender ist, kann nicht beurteilt werden.

In der langsamen Abkihlung aus 955 °C sind sowohl die Start- als auch die Zieltemperatur zu
diskutieren. In Abbildung 5.12 sind leicht wellige und ganz gerade Korngrenzen der untersuch-
ten Zustande von Alloy 780 dargestellt. Die Morphologie der Korngrenzen in diesen Bildern
scheint tiberwiegend durch die y* — Phase und nicht {iber die § — Phase eingestellt zu werden.
Fir andere Proben wurde dies bereits von Bergner [7] angemerkt. Die vorhandene leichte
Welligkeit entsteht nur in Zustanden, die eine langsame Abkiihlung aus 955 °C erhalten haben.
Es kann geschlussfolgert werden, dass die y* — und nicht die & — Phase entscheidend in dieser
Abkiihlung ist. Dies kdnnte durch einen zu niedrigen Ausscheidungsanteil der & — Phase be-
dingt sein. Wie in Abbildung 5.12 (Zust. 2a) sichtbar wird, kdnnen die vereinzelt auftretenden
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Ausscheidungen der 6 — Phase die Welligkeit mit beeinflussen. Steigt der Ausscheidungsanteil
an, so werden auch mehr Korngrenzen durch die 6 — Phase beeinflusst. Dies ist indirekt mit der
gewadhlten Temperaturspanne verbunden. Wie bereits erwahnt, wird in den untersuchten
Zwischenzustanden deutlich, dass in der langsamen Abklhlung aus 955 °C bereits y‘— Phase
ausgeschieden wird (siehe Abbildung 9.22 und Abbildung 9.23). Dies kdnnte durch eine hdhere
Starttemperatur hinausgezogert werden, sodass mehr Elemente fir die Bildung der § — Phase
zur Verfligung stehen. Des Weiteren kénnte die Ausscheidungskinetik bei hoheren Temperatu-
ren schneller sein (siehe ZTU in Abbildung 2.3). Dementsprechend kdnnte die Endtemperatur
ebenfalls angehoben werden, wenn die Abkiihlung von gleichbleibender Dauer sein soll. Alter-
nativ kdnnte die Endtemperatur beibehalten werden. In diesem Fall sollte weniger y‘— Phase
gebildet werden, da bereits mehr Elemente in der 6 — Phase verbaut sein sollten. Um eine
neue Glihung festzulegen, sollte die Ausscheidungskinetik beider intermetallischer Phasen
genauer untersucht werden.

In der vorliegenden Form scheint die langsame Abkiihlung aus 955 °C eher die y*—Phase zu
manipulieren. Somit kénnte diese Abkiihlung exemplarisch als eine Verschiebung der langsa-
men Abkihlung von 860 — 730 °C zu héheren Temperaturen betrachtet werden. Die Starttem-
peratur der Abkihlung liegt weiterhin unterhalb der Losungstemperatur der y‘— Phase, aller-
dings deutlich knapper. Die resultierende Welligkeit der Korngrenzen, die Uber die y’— Phase
eingestellt wird, sollte also starker ausfallen als bei den tieferen Temperaturen in WB5. Da
Zustand 5a gerade Korngrenzen aufweist, ist dies der Fall. Eine Erh6hung des Temperaturbe-
reiches der langsamen Abkihlung kdnnte also als forderlich fir die Korngrenzmorphologie
bewertet werden, wenn die Welligkeit durch die y*— Phase erzeugt wird. Allerdings sind die
Dauer der 955 °C Gliihung oder vorangegangene Losungsliihungen zu berlicksichtigen. Zustand
3 wird mit der langsamen Abkiihlung ausgefiihrt, zeigt aber keine leichte Welligkeit der Korn-
grenzen. In diesem Zustand liegt ebenfalls eine zweite, kleinere y* — Population vor. Des Weite-
ren ist der Verformungszustand von Bedeutung. In den Zustianden 1b-d und 2c wird eine
langsame Abkiihlung aus 955 °C eingesetzt, aber es entsteht keine wellige Korngrenzmorpho-
logie.

In den Zwischenzustdnden ist eine Welligkeit der Korngrenzen direkt nach dem Stauchen fir
die Zustiande 1b und c sowie 5a und b, die eine identische Umformung erfahren, sichtbar
(siehe Kapitel 5.2.4). Zustand 6a zeigt ebenfalls wellige Korngrenzen direkt nach dem Stauchen.
Somit zeigen OF — Pancakes, die aus 950, 970 und 1030 °C gestaucht werden, wellige Korn-
grenzen nach dem Stauchen. Durch die Kernerwarmung beim Stauchen kann die Temperatur
vermutlich fir jeden der Zustdnde Uber die Lésungstemperatur der y* — Phase ansteigen. Nach
dem Stauchen kiihlt der Kern langsam durch das y* — Phasengebiet ab. So wird die vorhandene
Welligkeit durch die festigkeitssteigernde Phase erzeugt. Sowohl der Temperaturanstieg in der
Umformung durch die Dissipationswarme als auch die Geschwindigkeit der Abkihlung sind
dabei von der Pancakeart abhangig. Die Losungsgliihung nach dem Stauchen |6st die Ausschei-
dungen teilweise auf, sodass die Welligkeit hierdurch verloren gehen kénnte.
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Warum trotzdem bei einigen Zustianden eine Restwelligkeit bestehen bleibt, ist in dieser Arbeit
nicht ersichtlich, konnte aber durch die vorgenommene Einordnung erklart werden. So wird
die subjektive Einordnung der Welligkeit nach optischen Kriterien durchgefiihrt. Desweiteren
ist eine Einordnung der Welligkeit von der Praparation und dem untersuchten Probenaus-
schnitt sowie der gewdhlten VergréBerung im REM abhangig. Aus diesen moglichen Fehler-
quellen ergeben sich folgende Fragen zur Bewertung der Korngrenzmorphologie:

e Wie stark muss die Welligkeit (Amplitude und Frequenz) ausgepragt sein, damit ein posi-
tiver Einfluss auf das Risswachstum vorliegt?

e Wie hoch muss der Anteil der welligen Korngrenzen im Geflige sein, damit das Riss-
wachstum beeinfluss wird?

Diese Fragen konnen in der vorliegenden Arbeit nicht beantwortet werden, da keine ausrei-
chende Varianz in der Korngrenzmorphologie vorliegt. Des Weiteren unterscheiden sich die
Risswachstumsraten der verschiedenen Zustande nur geringfiigig.

Wie aus den vorangegangenen Abschnitten ersichtich wird, haben die langsamen Abkihlungen
in der vorliegenden Auspragung keinen grofRen Einfluss auf die Korngrenzmorphologie. Woran
dies liegt, kann nur vermutet werden, da die Auspragung der Welligkeit zu gering und die
Interaktion in der Prozesskette nicht gesichert fiir alle Zustdnde nachvollzogen werden kann.
Unabhidngig von dem gewahlten Prozessschritt (955-800 °C oder 860-730 °C), missen die
Abkuhlbedingungen (Temperaturen und Abkilhlrate) fiir eine optimale Welligkeit genauer
untersucht werden. Die Einstellung der Welligkeit tber die § — Phase kdnnte bereits von einem
erhohten Ausscheidungsanteil profitieren. Eine Manipulation der Korngrenzenmorphologie
Uber die y’ — Phase konnte Uber eine angepasste Abkihlung nach dem Stauchen erzeugt wer-
den.

7.1.4 Bewertung der Aushartung

Die zweistufige Aushartung erfolgt am Ende der Warmebehandlung und dient ausschlieRlich
der Einstellung der erwiinschten y‘— Auspragung. Die Festigkeit wird dabei durch den Aus-
scheidungsanteil und die GroRe bestimmt. Wie in Abbildung 5.16 sichtbar ist, verandern sich
diese Parameter in der zweiten Stufe der Aushartung nur noch geringfiigig. Ob diese Verande-
rungen die mechanischen Eigenschaften noch maRgeblich beeinflussen, sollte untersucht
werden, da die zweite Stufe andernfalls eingespart werden kénnte. Die Sinnhaftigkeit einer
zweistufigen Auslagerung wird fir die Vergleichslegierungen auch von Lohnert [2] und Jackson
[36] zweifelhaft bewertet. So kann Léhnert flir Alloy 718Plus zeigen, dass die y‘— Phase einer
klassischen Ostwaldreifung folgt. In der zweiten Stufe verandern sich die Ausscheidungen auf
Grund der zeitlichen Abhiangigkeit (~t¥?) kaum. Eine zweite Population wie bei U 720Li schei-
det sich in dieser Warmebehandlungsstufe nicht aus. In Alloy 780 hingegen, scheidet sich eine
zweite y‘— Population aus. Allerdings geschieht dies bereits in vorangegangenen Warmebe-
handlungsschritten (siehe Abbildung 9.23, C4) und je nach Warmebehandlung nur in Ndhe der
6 - Phase. In U 720Li hinterlasst die zweite Stufe tertidres y* in Gberalterter Struktur, so Jackson
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[36]. Eine einstufige Auslagerung fir 24 °C bei 700 °C soll dies verhindern und die mechani-
schen Eigenschaften in U 720Li verbessern.

In Alloy 780 kénnte die langsame Abklhlung aus 955 °C die zweite Aushartungsstufe redun-
dant werden lassen. So erhoht sich der Ausscheidungsanteil der y’—Phase in dieser Abkih-
lung, wie in Abbildung 5.16 dargestellt, bereits um bis zu 20%. Bei einem Endausscheidungsan-
teil von 30-40% kann diese Warmebehandlungsstufe also auch als Aushdrtung bewertet

werden.
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Abbildung 7.3:  Einfluss der Stauchtemperatur auf die y* — Ausscheidungen. a) Abhangigkeit des Ausscheidungsan-
teils. b) Abhangigkeit der Ausscheidungsform unter Bericksichtigung der Warmebehandlungsstra-
tegie. In beiden Teilen werden Mittelwerte der Endzustdande betrachtet.

Des Weiteren ist in Abbildung 7.3a ein statistischer Zusammenhang zwischen der Stauchtem-
peratur und dem Ausscheidungsanteil der y‘—Phase in den Endzustinden dargestellt. Dies
scheint verwunderlich zu sein, da die Warmebehandlungen nach dem Stauchen sehr unter-
schiedlich ausfallen. Es sollte keine direkte Korrelation maoglich sein. Andererseits konnte der
héhere Ausscheidungsanteil der y* —Phase durch eine Abwesenheit der 6 — Phase bei hohen
Stauchtemperaturen bedingt sein.

Auch die Form (siehe Abbildung 7.3b) und GroRRe scheint mit der Stauchtemperatur zu korre-
lieren. Beide Parameter sinken mit steigender Stauchtemperatur. Erstere ist dabei allerdings
von der Inhomogenitat der Kornstruktur abhangig. Wie in Kapitel 5.2.3 erkennbar ist, wird die
v’ —Phase in den Losungsgliihungen bis 970 °C nicht vollstandig aufgel6st. Eine Beeinflussung
der Ausscheidungsstruktur durch den Stauchvorgang koénnte also (ber die Losungsgliihung
hinweg bestehen bleiben. Wenn die Zusammenhdnge auch fiir weitere Versuche Bestand
haben, kdnnte Uber eine Festlegung der Aushartung in Abhangigkeit der Stauchtemperatur
nachgedacht werden.
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7.2 Bewertung des Risswachstums in der Legierung
Alloy 780

Wie bereits in Kapitel 2.3.2 erwahnt, sind der Einfluss der Temperatur, der Haltezeit und des
Umgebungsmediums durch die Sauerstoffversprodung miteinander gekoppelt. Letztere ist fiir
Alloy 780 deutlich zu erkennen, wenn die Versuche mit Haltezeit im Vakuum und an Luft bei
700 °C verglichen werden. Die Risswachstumsraten an Luft sind deutlich héher als im Vakuum.
Das Bruchbild fiir letzteres Umgebungsmedium ist transkristallin, wahrend an Luft ein voll-
standig interkristalliner Bruch vorliegt. Unter dem Einfluss der Luft versagen die Korngrenzen
sprode. Kann an Luft der transkristalline Anteil erhdht werden, sollten somit auch die Riss-
wachstumsraten abnehmen. Ein transkristallines Risswachstum an Luft kann also vorteilhaft
interpretiert werden. Langsamere Risswachstumsraten sind allerdings nicht an ein transkristal-
lines Erscheinungsbild der Bruchfliche gebunden. Altere Untersuchungen von Floreen und
Kane [135] zeigen sowohl fir Versuche an Luft als auch fiir solche in Helium Atmosphare ein
interkristallines Bruchbild. Die Risswachstumsraten in der Heliumatmosphare sind allerdings
um ein Vielfaches geringer als die der Luftversuche. Inwieweit der Stickstoff oder Wassertropf-
chen in der Luft einen Einfluss haben, wird nicht untersucht, da in der Literatur der Sauerstoff
als schadliche Komponente ermittelt wurde. Ebenfalls nicht in dieser Arbeit untersucht wird
der genaue Mechanismus der Verspréodung. Ein Einfluss der Niobkarbide durch bevorzugte
Oxidation, wie es in der Literatur zu finden ist [102], [103] wird allerdings ausgeschlossen. Dies
wird analog zu der Anmerkung von Krupp [57] fiir Alloy 718 vorgenommen. Es sind oxidierte
Karbide auf der Bruchflache zu erkennen (siehe Abbildung 9.4). Es liegen aber nicht genug
abgescherte oder gebrochene Karbide vor, um eine Beglinstigung des interkristallinen Riss-
wachstums zu begriinden*. Des Weiteren ist in Abbildung 5.5 kein eindeutiger Zusammenhang
zwischen der Asymmetrie der Rissfront und der Karbidausrichtung erkennbar. Das Risswachs-
tum wird also nicht lokal durch die Karbide beeinflusst.

Im Folgenden werden der Einfluss der Temperatur und der Haltezeit auf das Risswachstum vor
dem Hintergrund der Sauerstoffversprodung diskutiert. Es folgt ein Vergleich der Risswachs-
tumsraten mit Alloy 718, Alloy 718Plus, U 720li und Waspaloy. Dies ist essenziell, um den
Erfolg der untersuchten Zustdnde zu bewerten.

7.2.1 Einfluss der Temperatur und Haltezeit

Wie in Alloy 718 ist die Sauerstoffverspérdung in Alloy 780 auch thermisch aktiviert. Laut
Chang et. al. beginnt der Einfluss der Sauerstoffverspréodung fir Alloy 718 zwischen 400 und
540 °C (siehe auch Abbildung 2.12). In Alloy 780 beginnt der Einfluss zwischen 500 und 550 °C.
Wie in Abbildung 6.7 ersichtlich wird, liegen die Risswachstumsraten bei 500 °C fir 1-1-1-1 und

4 Wie ein dominanter Karbideinfluss aussieht, der bei tiefen Temperaturen auftritt, ist in Abbildung 9.14 fiir einen
Restbruch bei RT dargestellt
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1-120-1-1 Zyklen nahezu deckungsgleich auf dem Niveau der Vakuumversuche bei 700 °C. Das
Bruchbild an Luft ist ein Mischbruch aus inter- und transkristallinen Anteilen. Es kann also
davon ausgegangen werden, dass die Sauerstoffversprodung bei 500 °C noch keinen dominan-
ten Effekt hat. Das Risswachstum ist noch zyklus- und nicht zeitgetrieben. Dies wird ersichtlich,
wenn die Kurven der Versuche bei 500 °C in Abbildung 7.4a und b verglichen werden.

Bei Temperaturen von 650 und 700 °C ist das Risswachstum in Alloy 780 vollstandig zeitabhan-
gig. Um dies zu erkennen, kdnnen, analog zu den 500 °C Versuchen, die 1-1-1-1 mit den 1-120-
1-1 Zyklen gleicher Temperatur verglichen werden. In der da/dt-Darstellung liegen beide
Zyklenformen auf einem nahezu identischen Niveau, wahrend in der zyklenabhangigen Dar-
stellung Unterschiede vorliegen.
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Abbildung 7.4:  Gegeniberstellung des zyklus- und zeitabhdngigen Risswachstums. a) Darstellung der Risswachs-
tumsraten in Abhangigkeit der Zyklenzahl mit bekannten Paris-Anpassungen. b) Darstellung der
Risswachstumsraten in Abhdngigkeit der Zeit.

In dem Temperaturbereich von 500-650 °C sollte somit ein Ubergangsbereich vorliegen, in
dem der Anteil des zeitlichen Risswachstums zunimmt. Auf Grund fehlender Versuche mit 1-1-
1-1 Zyklen kann dies nicht nach obigem Prinzip ermittelt werden. In Abbildung 7.5 kann dies
allerdings an dem Verlauf des Risswachstums erkannt werden. Dort sind die letzten 2460 s
(=20 Zyklen) ausgewadhlter Versuche in normierter Form dargestellt. Bei 500 °C wird, genau wie
im Vakuum, kaum zusatzlicher Rissfortschritt in den abgebildeten Zyklen erzeugt. Dieser er-
folgt kontinuierlich und wird nicht durch den Sauerstoff beeinflusst. Das Risswachstum ist
zyklusgetrieben. Bei 550 °C ist eine ausgepragte Stufenform erkennbar. In der Literatur wird
diese mit einer Sauerstoffdiffusion in der Haltezeit erklart. Der Sauerstoff diffundiert, beglins-
tigt durch die anliegende Last, vor die Rissspitze und schadigt dort ein Korngrenzvolumen im
Material. Der nachfolgende Lastwechsel durchtrennt diesen geschadigten Bereich. Bei 600 °C
wird der geschadigte Bereich zum Ende des Versuchs hin bereits in der Haltezeit durchtrennt.
Der Riss wachst innerhalb der Haltezeit. Die Versuche bei 650 und 700 °C zeigen beinahe in
allen Stufen ein Wachstum in der Haltezeit. Das Gros des Rissfortschritts wird in wenigen
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Zyklen erzeugt. Die Temperatur beeinflusst also das MaR der Sauerstoffversprodung. Dies ist
durch die temperaturabhangige Diffusionsgeschwindigkeit erklarbar. Mit steigender Tempera-
tur wird diese groRer. Des Weiteren sinkt der E-Modul mit steigender Temperatur (siehe
Abbildung 9.33). Fir die gleiche Gitterverzerrung wird eine geringere Spannung bendtigt.
Wenn diese Verzerrung die Diffusion beschleunigt, setzt diese mit steigender Temperatur bei
geringeren Lasten (Kmax) €in.
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Abbildung 7.5:  Darstellung der Rissldngenentwicklung in den letzten 2460 s ausgewahlter Versuche. Ebenfalls
dargestellt ist die Entwicklung der K-Werte. Die vertikalen Hilfslinien stellen ein 123s Intervall (1
Zyklus) dar. Die Hilfsmarkierung lasst ein Risswachstum innerhalb der Haltezeit bei 700 °C ab dem
ersten Zyklus erkennen.

Neben der Temperatur ist die Diffusion des Sauerstoffs von der Zeit abhangig. Mit steigender
Haltezeitdauer kann ein grofReres Volumen vor der Rissspitze beeinflusst werden. Versuche mit
langen Haltezeiten zeigen somit schnellere da/dN-Raten als solche mit kurzen. Bei Alloy 780
scheinen bereits 1-1-1-1 Zyklen auszureichen, um bei 650-700 °C ein fast vollstandig zeitge-
steuertes Risswachstum zu erreichen. Daraus kann geschlussfolgert werden, dass die Inkubati-
onszeit bei Alloy 780 kurz ist.

Sowohl die Temperatur als auch die Zeit beeinflussen also das Risswachstum in Alloy 780. Mit
diesem Wissen kann der Anstieg der Steigung in den Risswachstumskurven der Legierung mit
steigender Temperatur erklart werden. In Abbildung 7.6° ist die temperaturabhingige Entwick-
lung der Risswachstumsraten in der zyklus- und zeitabhangigen Darstellung fir Versuche mit 1-
120-1-1 Zyklen dargestellt. In beiden Darstellungsformen erhoht sich die Steigung der Riss-
wachstumskurven mit steigender Temperatur. Werden hingegen die 1-1-1-1 Zyklen in Abbil-
dung 7.4 betrachtet, ist bei diesen hauptsachlich eine Parallelverschiebung mit steigender
Temperatur erkennbar. Die Steigung wird also durch einen zeitabhdngigen Einfluss verandert.

5 Es sind, bis auf einen zusétzlichen Versuch bei 700 °C, die gleichen Versuche wie in Abbildung 7.7 dargestellt.
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Die Sauerstoffversprodung ist abhangig von der Zeit und wird durch die anliegende Last be-
glinstigt. Es liegt also der Schluss nahe, dass diese die Steigung bestimmt.
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Abbildung 7.6:  a) Vorstellung der Temperaturabhdngigkeit des Risswachstums in zeitlicher Darstellung. b)
Vorstellung der Temperaturabhangigkeit des Risswachstums in der zyklenabhanigigen Darstellung.
Die rechte Darstellung enthalt Kurven aus Abbildung 6.7 und ist fiir einen direkten Vergleich er-
neut dargestellt. Es sind nur Risswachstumsversuche mit 1-120-1-1 Zyklen dargestellt.

Die Sauerstoffversprodung ist aber auch in den Vergleichslegierungen gegenwartig. In diesen
ist allerdings nur in vereinzelten Fallen ein Aufrichten der Steigung erkennbar. So zeigt Al-
loy 718 (Symbol-Linien Kurven) in Abbildung 7.7 eine abweichende Steigung. Diese ist sowohl
von der Haltezeit als auch von der Temperatur abhangig. Warum Alloy 780 ein abweichendes
Verhalten zeigt, wird im Folgenden andiskutiert.

Die chemische Zusammensetzung von Alloy 780 unterscheidet sich von den Vergleichslegie-
rungen. Es konnte also eine inhdrente Anfilligkeit gegen die Sauerstoffdiffusion oder eine
generell schwachere Korngrenzstruktur vorliegen. Dies scheint aber nicht wahrscheinlich. Die
enthaltenen Elemente sind auch in anderen Nickelbasislegierungen, die in Turbinenscheiben
eingesetzt werden, in vergleichbaren Mengen vorhanden. Der Kobaltanteil von 25 % in Al-
loy 780 stellt die einzige Ausnahme dar. In der Legierungsauflistung in Table 4.2 aus [9] liegen
die hochsten Kobaltanteile mit 18.5 und 18.6% in RR1000, Udimet 500 und MERL-76 vor. Die
niedrigen Risswachstumsraten von RR1000 sind in Abbildung 9.36 dargestellt. Ein hoher Ko-
baltanteil resultiert folglich nicht direkt in hohen Risswachstumsgeschwindigkeiten.

Ein weiterer Einflussfaktor auf den Rissfortschritt, der durch eine Sauerstoffversprédung ent-
steht, ist die Mikrostruktur an den Korngrenzen. Intermetallische Phasen und wellige Korn-
grenzen verlangern den Diffusionsweg des Sauerstoffes und somit den Risspfad. Es ist also ein
langerer Weg notwendig, um den gleichen projizierten® Rissfortschritt zu erzielen, wie wenn

6 In Risswachstumsversuchen wird die Rissverlangerung senkrecht zur Belastungsrichtung von Anriss bis Versuchs-
ende bewertet. Rissverlangerungen durch Hohenunterschiede, groRere Kérner im interkristallinen Bruch oder
Belegungen der Korngrenzen werden im Standardfall nicht berticksichtigt.
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diese Hindernisse nicht vorliegen. Sie verlangsamen somit eine Versprodung. Des Weiteren
wird durch eine Verzahnung der Rissflanken das rauigkeitsinduzierte RissschlieRen verstarkt.
Eine schnellere Passivierung durch die Verzahnung ist ebenfalls denkbar, da eine geringere
Oberflache innerhalb einer Haltezeit passiviert werden muss.

In den Vergleichslegierungen ist die Mikrostruktur bereits optimiert. In Alloy 780 ist dies nicht
der Fall. Der Sauerstoffdiffusion und dem folgenden Aufbrechen der Korngrenzen steht nichts
im Wege. Der schnelle Rissfortschritt und die temperaturabhangige Steigungsdnderung kénn-
ten in den Vergleichslegierungen durch diese mikrostrukturellen Effekte unterdriickt werden.
Vermeintlich kann dies fiir Alloy 718 und Alloy 718Plus aus den Literaturdaten herausgelesen
werden. Die bereits referenzierten Symbol-Linien-Kurven flr Alloy 718 in Abbildung 7.7a kénn-
ten einer unausgereiften Mikrostruktur entsprechen. Fir die Untersuchungen wurde Stan-
genmaterial nach AMS 5663 warmebehandelt. Es liegt also weder eine Turbinenscheibe noch
ein Pancake vor. Dies gilt ebenfalls fir einige Kurven von Alloy 718Plus bei 700 °C (orange
Rauten). In diesen wurde Knilippelmaterial nach AMS-5441 ausgelagert. Die Risswachstumser-
gebnisse zeigen ein zu Alloy 780 dhnliches Verhalten. Es ist ein Steigungswechsel auf einem zu
Alloy 780 vergleichbaren Niveau erkennbar. Der Ubergang ist allerdings bogenférmig und
weniger stark ausgepragt. Die letzten Datenpunkte zeigen groRe Abstdnde. Wie in Abbildung
7.6 anhand der Versuche oberhalb von 600 °C erkennbar ist, deutet dieses Verhalten in Al-
loy 780 auf ein Risswachstum innerhalb der Haltezeit hin. Dies konnte auch fiir Alloy 718Plus
gliltig sein. Der Einfluss der Mikrostruktur auf die Steigung kann vermutlich auch anhand von
U 720Li erkannt werden. So zeigen die Literaturdaten unterschiedliche Steigungen Uber ver-
schiedene Zyklusformen und Temperaturbereiche hinweg. Die goldenen Rauten und Vierecke
in Abbildung 7.8a stellen die gleichen Zustidnde mit unterschiedlicher KorngréRe dar. Die
Steigung der grobkornigeren Variante ist groBer. Die hinsichtlich der Temperatur untersuchten
Zustande (2c) von Alloy 780 weisen eine groRe KorngrofRe (=90 um) auf. Es kann also vermutet
werden, dass die temperaturabhangige Steigung und die Anfalligkeit fur die Versprédung auch
in den Vergleichslegierungen vorliegen. Eine optimierte Mikrostruktur in diesen Vergleichsle-
gierungen scheint die Effekte zu unterdriicken. In Alloy 780 ist dies nicht der Fall. Welche
Effekte dominant sind, kann in dieser Arbeit offensichtlich nicht gezeigt werden, da die Einstel-
lung einer rissresistenten Mikrostruktur flir Alloy 780 nicht gelungen ist. Eine Diskussion der
eingestellten Mikrostrukturen in Alloy 780 erfolgt in Kapitel 7.3.

7.2.2 Schwellenwertverhalten des zeitgetriebenen Risswachstums

Um die da/dN-Darstellung der Versuche mit 1-120-1-1 Zyklen bei hohen Temperaturen zu
erklaren, muss das Risswachstum in die zyklus- und zeitabhéngigen Bereiche sowie den Uber-
gangsbereich dazwischen eingeteilt werden. Wie bereits im vorangegangenen Kapitel gezeigt,
reprasentieren Versuche im Vakuum und bei 500 °C ein zyklusgetriebenes Risswachstum, das
die untere Grenze der moglichen Risswachstumsraten darstellt. In Abbildung 7.5 ist dies durch
ein lineares Risswachstum zu erkennen. Die Uberginge zwischen den einzelnen Zyklen sind in
dieser Darstellung nicht erkennbar. Ein vergleichbares Verhalten bei hoheren Temperaturen ist
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nur bei niedrigen Lasten und fiir wenige Zyklen sichtbar. Sobald die Stufenform erkennbar ist,
ist das Risswachstum nicht mehr vollstdandig zyklus abhangig. Wird Abbildung 7.5b herangezo-
gen, so beginnt die Stufenform fir Versuche bei 700 °C im Bereich von =10—12 MPavm.
Werden nun die Startbelastungen der Versuche in den Versuchstabellen (Tabelle 9.1-Tabelle
9.4) betrachtet, ist ersichtlich, dass die meisten Versuche bei Belastungen gestartet wurden,
die bereits oberhalb dieses Wertes liegen. In diesen Versuchen kann also kein zyklenabhangi-
ges Risswachstum gemessen werden. In anderen Versuchen, die unterhalb dieser Belastung
gestartet wurden, wird die Last erh6éht, wenn nach =700 Zyklen (=24h) kein messbarer Riss-
fortschritt aufgetreten ist. Da die Risswachstumsraten in diesem Lastbereich gering sind,
wurde die Kraft in nahezu jedem Versuch sukkzessive erhéht. Dadurch wird der Bereich des
zyklenabhdngigen Risswachstums kinstlich verkirzt. Die zugehorigen Datenpunkte liegen zu
Beginn der Kurve im da/dN-Diagramm.

Das vollstandig zeitabhdngige Risswachstum ist in den letzten Datenpunkten der da/dN-
Darstellung zu finden. Wie in Abbildung 7.5 deutlich wird, beginnt der Riss bei hoheren Belas-
tungen K und Temperaturen oberhalb von 600 °C bereits in der Haltezeit zu wachsen. In den
letzten Zyklen der Versuche bei diesen Temperaturen wachst der Riss bereits ab dem Start der
Haltezeit. Das Risswachstum ist also nicht mehr von den Zyklenwechseln abhangig, sondern
nur von der Zeit, fir die die maximale Last in der Haltezeit anliegt. Das Risswachstum ist also
vollstandig zeitgesteuert. Die einzige Moglichkeit die Risswachstumsraten weiter zu beschleu-
nigen, ist den Anstieg des exponentiellen Risswachstums zu erhéhen. Dies ist durch die Erho-
hung der Temperatur und der anliegenden Last moglich. Wie anhand der Versuche bei 650 °C
und 700 °C in Abbildung 7.4 und Abbildung 7.6 erkennbar wird, scheint der Einfluss der Tem-
peratur in einen Schwellenwert zu laufen. Die Versuche bei 650 °C und 700 °C liegen nahezu
deckungsgleich. Der Zuwachs in den Risswachstumsraten ist geringer als bei der Tempera-
turerhéhung von 600 °C auf 650 °C. Wird davon ausgegangen, dass die Temperatur die Sauer-
stoffdiffusion maRgeblich bestimmt, ist der Zuwachs der Risswchstumsraten, der durch die
Sauerstoffversprodung erreicht wird, also auch limitiert. Dabei ist allerdings zu beriicksichti-
gen, dass die Ergebnisse der vorliegenden Versuche durch den Probenquerschnitt von
7x7 mm? limitiert sind. Der Bereich des vollstindig zeitabhingigen Risswachstums wird durch
die Anpassungskurven Untere Begrenzung und Geringste Steigung reprasentiert (siehe Abbil-
dung 6.8).

Zwischen dem zyklus- und dem zeitabhingigen Risswachstum zeigen die Versuche ein Uber-
gangsverhalten. Der Anteil des zeitgetriebenen Risswachstums nimmt zu, bis der Schwellen-
wert des vollstindig zeitabhdngigen Risswachstums K0, Uiberschritten wird. Der Ubergangs-
bereich wird durch die Stufenform in Abbildung 7.5 sichtbar. Des Weiteren kann er in der
da/dN-Darstellung erkannt werden. Dazu kann der Versuch bei 600 °C mit Haltezeit in Abbil-
dung 7.6 betrachtet werden. In diesem liegen die letzten Datenpunkte weiter auseinander und
ungefahr auf dem Niveau der 650-700 °C Versuche. Des Weiteren ist die Steigung geringer als
in den vorherigen Datenpunkten und ebenfalls vergleichbar zu dem vollstandig zeitgetriebenen
Wachstum der Versuche bei 650—700 °C. Der sowohl temperatur- als auch lastabhangige
Ubergang wird durch den Knick der Kurve sichtbar.
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Wie anhand der Stufenform in Abbildung 7.5 ersichtlich wird, ist der Ubergangsbereich klein.
Der Schwellenwert fir das vollstiandig zeitabhangige Risswachstum wird also plétzlich tber-
schritten. Werden fir die Versuche bis 600 °C die Paris-Bereiche in Abbildung 7.6 mit dem
zyklusabhingigen Risswachstum und dem Ubergangsbereich in Abbildung 7.5 verglichen, wird
deutlich, dass der Paris-Bereich durch eben diese beiden Bereiche abgebildet wird. Der nach-
folgende Schwellenwert des vollsténdig zeitabhdngigen Risswachstums, der zu einem schnel-
len Risswachstum fiihrt, entspricht somit dem prinzipiellen Verstandnis von K., hat aber eine
andere Ursache.

Bedingt durch dieses Verhalten und die gewahlten Belastungen am Versuchsstart, zeigen die
Versuche mit Haltezeit bei 700 °C, die in diesr Arbeit durchgefiihrt wurden, also entweder
kaum messbares Risswachstum oder ein nahezu sofortiges zeitgetriebenes Risswachstum. Dies
duRert sich in dem kurzen und nahezu senkrechten Ubergangsbereich in der da/dN-
Darstellung. Eine Ausnahme stellen die Versuche aus Zustand 2a dar (siehe Abbildung 9.7). Die
Entwicklung der Risslange und der zugehorigen Kmax-Werte ist in Abbildung 9.8 und Abbildung
9.9 dargestellt. Diese Versuche, die einen spateren Ubergang zu dem exponentiellen Wachs-
tum zeigen, bestatigen, dass in Alloy 780 auch ein vollstandig zyklusabhangiges Risswachstum
bei 700 °C an Luft moglich ist. Die Lasten sind allerdings sehr gering. Des Weiteren zeigen diese
Versuche aus Zust. 2a, dass die Zustande unterschiedliche Belastungsschwellenwerte aufwei-
sen, bei denen das vollstindig zeitgetriebene Wachstum einsetzt. In Zust. 2a ist Koz =
18 MPavm. Bei Zust. 1c und Zust. 4 ist ein Wert <10 MPavm in Abbildung 6.8 erkennbar,
wahrend die anderen Zustdande dazwischen liegen.

Vermutlich kann das Uberschreiten des Schwellenwertes auf den Bruchflichen erkannt wer-
den, wenn erkennbarer Rissfortschritt vor und nach diesem Moment generiert wurde. Dies ist
nur in Zust. 2a gegeben. Die Versuche des Zustandes 2a, die in den Risswachstumsraten einen
Ubergang zeigen, zeigen ebenfalls eine Verinderung im Bruchbild (siehe Abbildung 9.11 —
vergleiche linke und rechte Bildhélfte). Nach dem Ubergang sind die Korngrenzen deutlich
pragnanter und gradliniger ausgepragt. Vor dem Ubergang wirken sie diffuser. In Tabelle 9.11
sind die Rissldnge und Belastung wihrend des Ubergangs dargestellt. Fiir eine optische Einord-
nung kann Abbildung 9.8 herangezogen werden. Dort ist erkennbar, dass bei der Risslange und
Belastung des Ubergangsbereiches ein Wechsel in den zeitgesteuerten Bereich des Risswachs-
tums vonstatten geht (Stufenform mit exponentiellen Anteilen). Der Ubergang im Bruchbild ist
also mit einem veranderten Risswachstumsverhalten verbunden. Die Belastung wahrend des
Ubergangs liegt im Bereich von 15 - 20 MPavm und somit in der GréRenordnung von K, 02. Das
Verhalten der Probe 2a-3 weicht etwas ab, da ein Teil des Risses durchweg in einem Misch-
kornbereich wachst (siehe Abbildung 9.10). Entsprechend liegt K 0, bei hoheren Belastungen.
Ein Wechsel in der Auspragung der Korngrenzen ist aber ebenfalls sichtbar. Die diffuseren
Korngrenzen zeigen also ein langsameres Risswachstum an. Eine klare Ursache ist aber nicht
erkennbar. Es liegen keine scharfen Gradienten in der Mikrostruktur vor, die einen plétzlichen
Ubergang im Bruchbild erklaren. Der Einfluss einzelner mikrostruktureller GréRen (& — Phase,
Korngrenzenmorphologie, etc.) kann also ausgeschlossen werden. Auch eine nachtragliche
Oxidation der freigelegten Oberflache ist keine ausreichende Erklarung. Auch in diesem Fall

116



7.2 Bewertung des Risswachstums in der Legierung Alloy 780

sollte ein flieRender Ubergang sichtbar sein und keine scharfe Kante. Die Diffusitdt der Korn-
grenzen scheint lediglich die Auspragung der versagten Korngrenzen im nicht exponentiellen
Risswachstum innerhalb einer Haltezeit darzustellen.

Ob im Umkehrschluss mit Hilfe der Diffusitdt mikrostrukturelle GroRen ermittelt werden
kénnen, die den Widerstand gegen die Versprodung erhéhen und somit den Schwellenwert
derselbigen zu hoheren Lasten verschieben, wird im Folgenden kurz andiskutiert. Zu diesem
Zweck werden die anderen Zustdnde mit diffusen Korngrenzen betrachtet (siehe Abbildung
9.5). In den Bildern ist auffallig, dass es Unterschiede in der dargestellten Diffusitdt gibt. Die
absteigende Reihenfolge derselbigen (Zust. 6b, 7, 1a, 2a, 2b, 6a) scheint mit der KorngroRe
verbunden zu sein. Ebenfalls zu bericksichtigen ist die 6 — Phase, die in allen dargestellten
Zustanden vorliegt. Der Ausscheidungsanteil (3.9, 1.6, 1.9, 2.5, 1.6, 1.8%’) ist aber kein hinrei-
chendes Kriterium. Eine Kombination der beiden GréRen, KorngréBe und & —Phasenanteil,
liefert vermeintlich einen Zusammenhang, wenn diese in Relation gesetzt werden (siehe Tabel-
le 9.10). Wenn die 6 —Phase im Vergleich zur KorngroRe groR ist, konnten die Korngrenzen
welliger wirken. Dies wird durch die vermehrte Ausscheidung der § — Phase an den RX-Kérnern
in inhomogenen Kornstrukturen bestarkt. Dort hat eine & —Phasenausscheidung die Lange
eines Korndurchmessers und wachst durch ein Korn hindurch (siehe Abbildung 5.7). Ein trans-
kristallin wachsender Riss miisste also die 6 — Phase durchtrennen. Bei einem interkristallinen
Wachstum muss der Riss lediglich die kleine Auswoélbung der Korngrenze an der Verbindungs-
stelle Korngrenze/ & — Phase, umgehen. Dies kénnte zu dem diffuseren Erscheinungsbild der
Korngrenzen in diesem Bereich beitragen. Dies kann allerdings nicht auf eine homogene Korn-
struktur Ubertragen werden. In einer solchen liegt nicht an jeder Korngrenze eine 6 -
Phasenausscheidung vor. Somit fiihrt ein Umgehen des Risses der § — Phase, welches exemp-
larisch fir Zust. 2c in Abbildung 9.4c dargestellt ist, nicht zu der sichtbaren Diffusitdt. Andern-
falls missten beide Erscheinungsbilder der Korngrenzenform in allen Zustanden mit 6 — Phase
koexistieren. Ein positiver Einfluss der & —Phase kann somit ebensowenig gesichert wie ein
Einfluss der KorngréRe auf die Diffusitdt festgestellt werden.

Neben diesen beiden Merkmalen sollte in allen dargestellten Zustanden mit diffusen Korn-
grenzen eine vergleichbare Welligkeit der Korngrenzen vorliegen. Wie in Kapitel 7.1.3 gezeigt,
wird die geringe, vorhandene Welligkeit voraussichtlich durch die y*— Phase erzeugt. Diese ist
in allen verglichenen Zustanden vergleichbar. Auch die langsame Abkiihlung aus 955 °C, die fir
die Welligkeit mit verantwortlich sein kénnte, ist in allen der hier verglichenen Zustdnden
enthalten. Damit kann nicht gesagt werden, ob eines der drei Charakteristika (KorngroRe, 6 —
Phase, Welligkeit) K0, und damit das Risswachstum beeinflusst. Des Weiteren beeinflusst die
gewihlte Startbelastung im Versuch, ob ein Ubergang gefunden werden kann. Dies macht eine
statistische Betrachtung unzuverlassig.

7 Die Ausscheidungsanteile der 6 — Phase gehoren zu den dariiber gegebenen Zustédnden —in entsprechender
Reihenfolge.
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Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass ein schwellenwertartiges Risswachstums-
verhalten der verschiedenen Zustande vorliegt. Dieses ist Kic dhnlich, hat aber eine andere
Ursache. In der Bewertung der Eignung der Legierung fiir Anwendungen in Turbinenscheiben
kann dies aber analog betrachtet werden. Sowohl K¢ als auch K, 02 stellen Grenzwerte dar, in
deren GroRenordnung kein Riss im Einsatz ansatzweise gelangen sollte. Bei Alloy 780 ist dieser
Grenzwert sehr niedrig und liegt in der GroBenordnung von AKu,c von Alloy 718 fir Ro =0
[122]. Die verschiedenen Zustande unterschieden sich geringfligig. Welche mikrostrukturellen
GroRen in den Unterschieden resultieren, kann nur vermutet werden. Die Diffusitdt der Korn-
grenzen ist nur eine optische Auspragung des Versagens unterhalb von K, 0. Die Korngrenzen
widerstehen dem vollstandig spréden Versagen unter diesen Bedingungen noch.

7.2.3 Einordnung in die Literatur

Fiir eine Bewertung des Niveaus der vorliegenden Risswachstumsraten ist ein Vergleich mit
den 718-artigen Legierungen in Abbildung 7.7 und mit den reinen y‘-Verfestigern, U 720Li und
Waspaloy, in Abbildung 7.8 dargestellt. Der Ubersichtlichkeit halber sind fiir Alloy 780 nur die
Paris-Anpassungen dargestellt. Alle Legierungen zeigen einen sauerstoffbedingten Frequenz-
einfluss bei den dargestellten Temperaturen. Bei Waspaloy ist dieser aber sehr gering. Aller-
dings weist keine der Legierungen so hohe Risswachstumsraten auf wie Alloy 780, wenn Halte-
zeiten im Versuch eingesetzt werden. Dabei sind unterschiedliche Materialstadien (Billet,
Turbinenscheibe, Pancake, etc.), Versuchsbedingungen und Probenformen (CT, Kb, CC) zu
bericksichtigen. So ist bei den Kurven fiir Alloy 718, die aus Gustafsson et. al. [10] entnommen
wurden, eine Verdanderung der Steigung mit zunehmender Haltezeitdauer erkennbar. Andere
Ergebnisse zeigen dies nicht. Auch bei Alloy 718Plus ist ein Unterschied erkennbar, wenn die
Vergleichslegierungen untereinander verglichen werden. Bei Alloy 718Plus werden die Riss-
wachstumskurven nur bis =AK = 40 MPavm dargestellt. Ob dies durch die Probenform bedingt
ist oder die untersuchten Zustande eine geringere Bruchzahigkeit Kic oder, analog zu Alloy 780
einen geringen K 02 aufweisen, ist unbekannt. Des Weiteren wurden nur fiir Alloy 718Plus und
U 720Li Trapezzyklen mit einer 120 s Haltezeit angewandt. Eine Extra- oder Interpolation der
Haltezeit fur einen direkten Vergleich ist kritisch zu betrachten, da der Einfluss der Haltezeit-
dauer stagniert (siehe Abbildung 7.7a: oberer Kurvenblock).
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7.2 Bewertung des Risswachstums in der Legierung Alloy 780
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= 650°C | Air | 0.01Hz | R=0.1 [135]
O 650 °C | Air | 1Hz | R=0.1 [76]
O 650°C | Vac | 0.05Hz | R=0.1 [90]
& 650°C | Vac | 10-10 | R=0.1 [87]
A 650°C | Vac | 10-300-10 | R=0.1 [87]
0650 °C | Vac | 1Hz | R=0.1 [76]
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+ 650 °C | Air | 1-120-1-1] 0°,CS  [17]

= 650 °C | Air | 1-120-1-1 | 90°-a, CS[17]
W 650 °C | Air | 1-120-1-1 | 0°, AL [17]
M 650 °C | Air | 1-120-1-1 | 90°-a, AL [17]
0650 °C | Vac | 1-120-1-1 | 0°,AL  [17]
E650 °C | Vac | 1-120-1-1 | 90°-a, AL [17]

N650°C | Air | 1-1-1-1 | 0°, AL [17]
B650°C | Air | 1-1-1-1 | 90°a, AL [17]
A649°C | Air | 1-1-1-1 | [101]
A649°C | Vac | 1-1-1-1 | [101]
704°C | Air | 1-100-1 | HT1 [11]
704°C | Air | 1-100-1 | HT3 [11]
704°C | Air | 1-100-1 | HT4 [11]
704°C | Air | 1-100-1 | HT2 [11]

®650 °C | Air | 1-100-1
@650 °C | Air | 1-100-1

| ASTMS-10 [106]
| ASTM4-6 [106]

Vergleich der Risswachstumsraten von Alloy 780 mit a) Alloy 718 und b) Alloy 718Plus. CS: zufélli-

ge Orientierung der n — Phase. AL: ausgerichtete n — Phase. HT1-4: verschiedene Warmebehand-

lungen, ASTM: KorngroRe nach ASTM-Gruppen.

Ein direkter Vergleich mit den beiden Legierungen, fir die ein 1-120-1-1 Zyklus untersucht

wurde, zeigt, dass flr diese eine Mikrostruktur eingestellt werden kann, die in Risswachstums-

raten resultiert, die bei 700 °C in der GroRenordnung derer von Alloy 780 liegen. Andererseits

verandern sich die Risswachstumsraten bei Alloy 780 nur geringfligig, wenn die Temperatur

auf 650 °C abgesenkt wird. Bei Alloy 718Plus und U 720Li liegen fiir diese Temperaturen jedoch

Ergebnisse vor, die um GroRenordnungen besser sind als bei 700 °C.

119



7 Diskussion
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700°C | Air | 1-120-1-1 | R=0.05  [147] W600°C | Air | 1-60-1 |R=0.1 |  [149]
700°C | Air | 1-1-1-1 | R=0.05 [147] 4 650 °C | Air | 0.01Hz | R=0.05 | [150]
700 °C | Air | 1-120-1-1 | R=0.1  [148] 704 °C | Air | 1-100-1 | R=0.1 | W2 [11]
€650 °C | Air | 1-20-1-1 | R=0.1 [77] @649 °C | Air | 1-100-1 | R=0.1 | W1 [11]
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650 °C | Air | 1-20-1-1 | R=0.1 | LG | [77]
01650 °C | Vac | 1-20-1-1 | R=0.1 | LG | [77]

700 °C | Air | 1-60-1 | R=0.1 [149]
704 °C | Air | 1-100-1 | R=0.1 | W1 [11]

®650°C | Air | 1-1-1-1 | R=0.1 771 704 °C | Air | 10Hz | R=0.1 | W1[11]
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®725°C | Air | 1-1-1-1
®725°C | Air | 1-1-1-1
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Abbildung 7.8:  Vergleich der Risswachstumsraten von Alloy 780 mit a) U 720Li und b) Waspaloy. LG: Variante mit

groBer KorngréRRe, W1,2: unterschiedliche Warmebehandlungen.

Fiir die wenigsten der dargestellten Risswachstumskurven aus der Literatur liegen alle mikro-
strukturellen Informationen vor. Diese sind fiir eine aussagekraftige Bewertung aber notwen-
dig. So wird bei U 720Li der KorngréReneinfluss untersucht (LG) [77]. Ohne Informationen Uber
die KorngréRe ware ein Vergleich mit anderen Versuchsdaten schwierig. Bei Alloy 718Plus wird
eine Richtungsabhangigkeit explizit in der Herstellungsroute erzeugt, charakterisiert und mit
unterschiedlichen Risswachstumsraten verbunden (Abbildung 7.7b: CS vs. AL). Die teilweise
groBe Streuung der Ergebnisse von vermeintlich dhnlichen Zustdanden deutet also auf einen
groRen Einfluss der Mikrostruktur und damit der thermomechanischen Prozessroute hin.
Somit sollte die bisher fiir Alloy 780 vorliegende Mikrostrukturinvarianz des Risswachstums
auch aufgehoben werden kdnnen.

Im Vakuum verhalt sich Alloy 780 vergleichbar zu den anderen Legierungen. Es scheint eine Art
materialtyp-intrinsisches Niveau der Vakuumversuche zu geben, welches die geringsten mogli-
chen Wachstumsraten fir diese Legierungsgruppe darstellt. Wenn die Legierungen unter
diesen Bedingungen vergleichbar abschneiden, ware eine mogliche Interpretation, dass auch
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7.3 Der Einfluss der Mikrostruktur auf das Risswachstum

die Ergebnisse an Luft ein vergleichbares Niveau erreichen kdnnten, wenn eine geeignete
Prozessroute ermittelt wird. Diese Interpretation wird hier nicht widerlegt, ist aber kritisch zu
bewerten, da grundlegende Unterschiede zwischen den Versuchen an Luft und im Vakuum
vorliegen. So ist der Rissfortschritt im Vakuum transkristallin. Somit ist eine Anfélligkeit der
Korngrenzen gegen die Sauerstoffversprédung unrelevant. Das Korninnere wird entscheidend
fiir den Rissfortschritt. Wird davon ausgegangen, dass nach der Aushartung in allen Legierun-
gen eine optimale y‘— Verteilung vorliegt, so sollte auch das transkristalline Risswachstum
ahnlich sein. Dies wird durch das Verhalten von Alloy 718 bestarkt. In dieser Legierung wird die
v’ —Phase ausgeschieden. Das Korninnere unterscheidet sich somit von den anderen Legie-
rungen. Die Risswachstumsraten unterschreiten das gemeinsame Niveau der y‘-—Bildner.
Untersuchungen an Zustanden mit geringeren Ausscheidungsanteilen konnten dies naher
beleuchten.

7.3 Der Einfluss der Mikrostruktur auf das Risswachstum

Die vorliegenden Zustande unterscheiden sich in der Mikrostruktur, nicht aber in den Riss-
wachstumsraten. Das Material scheint, wenn die inhomogene Kornstruktur aufSen vorgelassen
wird, flr die eingestellten Unterschiede ein mikrostrukturinvariantes Risswachstumsverhalten
zu zeigen. Die mikrostrukturellen GroRen werden dennoch mit Hinblick auf die Hypothesen aus
Kapitel 2.4 diskutiert. Eine Einordnung in die Literatur zeigt auf, dass vermutlich starkere
Veranderungen vorgenommen werden muissen, um das Risswachstum zu beeinflussen. Dies
gilt besonders fur die Welligkeit der Korngrenzen, die in Kapitel 7.1.3 bereits diskutiert wurden
und hier nicht erneut aufgegriffen werden.

7.3.1 Einfluss der Kornstruktur

Die Korngrof3e in Alloy 780 hat, wenn weitere Unterschiede in der Mikrostruktur vernachlassigt
werden, keinen Einfluss auf das Risswachstum unter Haltezeit. Dies wird durch einen Vergleich
der Zustande 2c und 3 im Vergleich zu 6a oder durch einen internen Vergleich der Zustande
4a-c ersichtlich. Zuvor genannte Zustande unterscheiden sich nicht nur in der KorngréRe (siehe
Tabelle 5.1 - Tabelle 5.4). Eine Bewertung derselbigen ist vor diesem Hintergrund zu sehen. In
der Literatur wird der Einfluss der KorngréRe in Nickelbasislegierungen diskutiert, da Untersu-
chungen vorliegen, die eine groBe KorngrofRe vorteilhaft bewerten, aber auch solche, bei
denen eine kleine KorngréRe zu besseren Risswachstumsraten fuhrt [77], [104], [105], [106],
[136]. Ob in diesen Untersuchungen eine isolierte Veranderung der KorngroRe betrachtet wird
oder zusatzlich Unterschiede in den Intermetallischen Phasen und der Versetzungstruktur
vorliegen, wird in der Literatur nicht immer angegeben.
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Ref. Feinkorn T4 Mischkorn T2 Mischkorn Ref. Vakuum
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Abbildung 7.9:  Ubersicht der Proben, bei denen gezielt eine inhomogene Kornstruktur eingestellt wurde. Die
Bereiche verschiedener Kornstrukturen sind schematisch in der ersten Zeile dargestellt. Der Auf-
bau der Abbildung ist analog zu Abbildung 5.2. Beachmarks sind mit gelben Pfeilen auf der Bruch-
fliche markiert.

Der Einfluss verschiedener Kornstrukturen auf das Risswachstum in Alloy 780 wird in Abbil-
dung 6.13 (Risswachstum) und Abbildung 5.2 (Kornstruktur) deutlich. In diesen Proben liegt,
ungeplant, eine inhomogene Kornstruktur innerhalb des Testquerschnittes vor. Die Proben
stammen alle aus kleinen VDM-Pancakes (siehe Abbildung 7.1). Mit sinkender Stauchtempera-
tur steigt die Wahrscheinlichkeit, dass eine solche inhomogene Kornstruktur vorliegt, da der
rekristallisierte und feinkdrnige Bereich im Pancake kleiner wird. Die Risswachstumsraten
dieser Proben weichen von den anderen Verldufen bei 700 °C und einem 1-120-1-1 Zyklus ab.
Dies ist durch die Kornstruktur und einer bevorzugten Ausscheidung der 6 — Phasen an den RX-
Koérnern bedingt. Wie dies das Risswachstum beeinflusst, wird im Folgenden schematisch an
vier anderen Proben erldutert. In diesen wurde die Kerbe in Abhangigkeit der vorliegenden
Kornstruktur positioniert. Dafiir wurden die Seitenflachen der CC-Proben poliert und angeétzt
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7.3 Der Einfluss der Mikrostruktur auf das Risswachstum

(siehe Abbildung 9.15). Die Proben gehdren zu Zustand 1a und werden fiir eine libersichtliche-
re Darstellung in Abbildung 7.10 und Abbildung 7.9 in diesem Abschnitt und nicht in den Er-
gebnissen vorgestellt. Die statistische Auswertung der Mikrostruktur ist in Tabelle 9.13 aufge-
listet. Die Paris-Anpassungen aus Kapitel 6.3 sind fiir eine Orientierung beigefiigt.

1,0E+01
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! L W Ref. Feinkorn
» 1,OE+00 O it g o | @ T2 Mischkorn
2 . e e O T4 Mischkorn
< 1,0E-01 o B Ref. Vakuum
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Abbildung 7.10: Risswachstumsraten der Proben mit gezielt inhomogener Kornstruktur. Die Proben sind aus
Zustand 1a.

Anhand der Versuche T2 und T4 ist zweifelsfrei ersichtlich, dass der Riss in Versuchen mit
einem 1-120-1-1 Zyklus bei 700 °C dem homogenen und feinkoérnigen Geflige folgt und die
inhomogene Kornstruktur vermeidet. Wird diese dennoch durchlaufen, so sinken die Riss-
wachstumsraten ab. Das erreichte Geschwindigkeitsniveau wird von der Lage der Rissfront in
der Kornstruktur bestimmt. Wachst der Riss vollstandig innerhalb einer inhomogenen Korn-
struktur, so ist das Risswachstum vergleichbar mit Vakuumergebnissen (siehe Abbildung 7.10 -
T4 bis Beachmark). Mit steigenden Anteilen eines homogenen Korns steigt die Risswachstums-
rate an. Dabei ist zu berlicksichtigen, dass alle Versuche in dieser Arbeit mit der Geometrie-
funktion nach Schweizer [75] ausgewertet wurden, die fir viertelkreisférmige Risse zuldssig ist.
Bei abweichenden Auspragungen der Rissfronten ist somit eine Abweichung zu bericksichti-
gen.

Wird die Frequenz und das Belastungsverhaltnis in den Beachmarks verandert, sinkt der Ein-
fluss der Kornstruktur. So ist auf der Bruchflache von T2 zu erkennen, dass der getunnelte Riss
wahrend der Beachmarks versucht, eine viertelkreisférmige Rissfront zu erreichen. Der Riss
wachst hier an den Probenrandern schneller und auf der Diagonalen kaum. Dabei ist zu beach-
ten, dass nach wie vor in den homogenen Bereichen ein interkristalliner- und in den inhomo-
genen Bereichen ein Mischbruch vorliegt (diffusere Korngrenzen). Die grofRen und versetzungs-
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reichen Kérner werden in den meisten Fallen nicht interkristallin umgangen, sondern transkris-
tallin durchtrennt (siehe Abbildung 9.16). Aber auch eine Umgehung dieser Kérner flhrt zu
einer Auslenkung und Verzweigung des Risses. Der Anteil des rauhigkeitsinduzierten Riss-
schlieBens [59] wird erhoht und verlangsamt den Riss. Ebenfalls mit T2 und T4 kann eine
Vermutung zu den Spalten auf den Bruchflachen, die auch in Abbildung 5.2 zu sehen sind,
aufgestellt werden. Diese treten nur bei asymmetrischen Bruchflachen auf. Anhand der Oxida-
tionsfarbe ist ersichtlich, dass diese im Versuch entstehen. Mit Hilfe der Beachmarks in obigen
Versuchen ist zu erkennen, dass die Spalten nicht durch ein generell einfacheres Risswachstum
in Belastungsrichtung in diesen Regionen entstehen, das durch ein Umgehen von nicht rekris-
tallisierten Kornern erklart werden kdnnte. Vielmehr entstehen diese am Ende des Experi-
ments in einem Versuch, eine viertelkreisformige Rissfront zu erzeugen. Vermutlich wird es
durch eine Kombination aus Restquerschnittverkippung, Einschniirung und Spannungsiiberh6-
hung zu einem ruckartigen Herauslésen der zeilig ausgerichteten Segmente kommen?®. Im
Vakuum tritt dies nicht auf, da der Riss trotz verschiedener Kornstrukturen eine viertelkreis-
formige Front beibehalt. Allerdings sind Einziige an den Probenrandern zu erkennen, die auf
eine starkere plastische Verformung an der Rissspitze hindeuten. Wird die angelegte Kraft, die
indirekt Uber den AK-Startwert in Abbildung 7.10 erkennbar ist, mit den Versuchen an Luft
verglichen, ist ersichtlich, warum dies der Fall ist. Im Vakuum ist fiir 1-120-1-1 Zyklen ungefahr
die doppelte Belastung notwendig, um in labortechnisch relevanten Zeiten einen wachstums-
fahigen Riss zu erzeugen.

Wie bereits erwahnt, ist die Rissfront im Vakuum trotz verschiedener Kornstrukturen viertel-
kreisformig. Im Vergleich zu den Versuchen an Luft hat die Kornstruktur im Vakuum also kaum
einen Einfluss. Andersherum kann auch geschlussfolgert werden, dass das Risswachstum in der
inhomogenen Kornstruktur nahezu unabhangig vom Umgebungsmedium ist. Die Risswachs-
tumsraten im Vakuum und an Luft unterscheiden sich nicht fiir diese Kornstruktur. Der Sauer-
stoff in der Luft hat in einer solchen inhomogenen Kornstruktur also keinen Einfluss auf das
Risswachstum. Viskari et. al. [99] konnten mit der Atomsonde zeigen, dass Versetzungsstruktu-
ren zusatzliche Diffusionswege bereitstellen, die eine Diffusion des versprodenden Sauerstoffs
vor die Rissspitze verhindern oder zumindest verzégern. In verformten, aber nicht rekristalli-
sierten Kornern liegen viele dieser Strukturen vor, sodass die vakuumahnlichen Risswachs-
tumsraten erklart werden kénnen. Trotz einer vorteilhaften Auswirkung auf das Risswachstum,
das auch fir die Vergleichslegierungen bekannt ist [13], ist diese Art der Kornstruktur nicht
erwiinscht, da andere Materialeigenschaften darunter leiden. Somit kann sie nicht eingestellt
werden, um den Anforderungen an das Risswachstum zu geniigen. In [33] beispielweise wird
gezeigt, dass bei erhohten Temperaturen die Rissinitiierung bevorzugt an einzelnen grofRen
Kérnern, die in der sogenannten ALA-KorngréRe® (ALA — as large as) erfasst werden, startet.
Bereits in [137] wird die ALA-KorngrofSe als wichtig bewertet. Fiir die Lebensdauerbewertung

8 Die Bruchflache von T4 wirde vermutlich wie die von 1a-1 und 1a-3 (siehe Abbildung 5.2) aussehen, wenn der
Versuch nicht angehalten worden ware. Der Tunnel wéare nicht mehr sichtbar.
9 Fur weitere Informationen zur ALA-KorngréRe kann beispielsweise die ASTM E930-18 herangezogen werden.
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von rotierenden Turbinenkomponenten werden sowohl die Dauer bis zur Rissinitiierung als
auch das stabile Risswachstumsverhalten verwendet [2]. Auch wenn bei Turbinenscheiben von
vorhandenen Defekten ausgegangen wird, sodass in diesen Fallen die Rissinitiierung geringer
ausfallt, darf dieses Kriterium nicht vernachlassigt werden.

Der hier vorgestellte Vakuumversuch kann auch fiir eine Bewertung des transkristallinen
Risswachstums in einer inhomogenen Kornstruktur herangezogen werden. Im Vergleich zu den
Ergebnissen an Zust. 1b und d liegen leicht erhéhte Risswachstumsraten vor, die bei
AK =30 MPavm abfallen. Dieser Abfall kann vermutlich mit der ErschlieRung verformter Kérner
erklart werden, die mit zunehmender Rissldnge an den Probenrdandern durchlaufen werden
missen. Somit hat die Kornstruktur auch im Vakuum einen geringen Einfluss auf das transkris-
talline Risswachstum. Fir die anfanglich hoheren Risswachstumsraten kénnte der Druck ver-
antwortlich sein. So wurde der Versuch mit einem Startdruck von 1.14-10° mbar begonnen.
Die anderen Vakuumversuche wurden im Bereich von 5.54-8.73-10° mbar gestartet.

7.3.2 Einfluss der 6 — Phase

In der Literatur wird der Einfluss der &/ n—Phase auf die mechanischen Eigenschaften in
Alloy 718 und Alloy 718Plus diskutiert [48], [121], [22]. In Alloy 780 ist kein Einfluss der Aus-
pragung der & - Phase auf die Risswachstumsraten erkennbar. Dies scheint verwunderlich zu
sein, da in der Entwicklung von Alloy 718Plus ein groRer Aufwand betrieben wurde, um die
Ausscheidung der n — Phase zu optimieren (siehe z.B. Abbildung 2.23). Allerdings liegt in dieser
Legierung oftmals ein héherer Ausscheidungsanteil vor als in Alloy 780. So berichtet Casanova
[138] von 2.4 —9.9% (Abhangig von der Probenposition in der Turbinenscheiben) direkt nach
dem Stauchen und 10.2 —15.1% nach einer anschlieBenden Auslagerung, wahrend in den
untersuchten Zustanden von Alloy 780 maximal = 4% vorliegen. Eine Ausscheidung in der
Erwdrmung vor dem Stauchen oder im Stauchprozess selbst ist fir die untersuchten Zustinde
in Alloy 780 nicht sichtbar. Ersteres wird ebenfalls von Casanova fir die n—Phase in Al-
loy 718Plus beobachtet. Eine Glihung fiir 3h bei 950 °C, die diesen Schritt abbildet, erzeugt in
Alloy 718Plus bereits 4.4-8.5% n — Phase [138]. Wird das ZTU-Diagramm von Alloy 780 betrach-
tet, sollte in dieser Legierung auch &-Phase beim Erwarmen ausgeschieden werden. Zustand 2c
und Auslagerungen an Stauchzylindern aus Billetmaterial haben in diesem Vorhaben allerdings
gezeigt, dass dies nicht oder erst bei langen Auslagerungsdauern (>10h) der Fall ist und dann
auch nur in geringen Anteilen. Da Alloy 780 ebenfalls einen hohen Niobanteil aufweist, kann
der geringe Ausscheidungsanteil nicht, wie es gelegentlich angemerkt wird, mit der chemi-
schen Zusammensetzung erklart werden [29]. Die Ausscheidungskinetik scheint entscheidend
zu sein. Erste Untersuchungen an Stauchversuchen zeigen fir Alloy 780 ebenfalls erhéhte
Ausscheidungsanteile, wenn eine Umformung mit einer anschlieRenden Auslagerung kombi-
niert wird (siehe Kapitel 5.3). Uber eine Erweiterung des vorliegenden ZTU-Diagramms fiir
verschiedene Ausgangszustdande kann nachgedacht werden. Des Weiteren sollten analog zu
Figure 6 in [24] die Ausscheidungsanteile mit angegeben werden.
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Ob eine Erh6éhung des ausgeschiedenen HT-Phasenanteils ausreichend fiir eine Verbesserung
der Risswachstumseigenschaften ist, ist fraglich, wenn die Ergebnisse von McDevitt [101] und
Hlhnert [17] betrachtet werden. Ersterer kam zu dem Schluss, dass eine n— Phasengliihung
vor der Losungsgliihung zu schnelleren Risswachstumsraten fiihrt (siehe Abbildung 2.21). In
einer solchen Glihung soll der Ausscheidungsanteil erhoht werden. Es sind allerdings keine
Ausscheidungsanteile angegeben, sodass eine Einordnung nicht moglich ist. Bei Hihnert hin-
gegen wird ein Ausscheidungsanteil gegeben. Eine vergleichbare Warmebehandlung zu McDe-
vitt fihrte hier zu vorteilhaften Risswachstumsraten. Hieran ist erneut ersichtlich, welche
Bedeutung dem Stauchprozess zukommt, der sich in beiden Veréffentlichungen unterscheidet.
Ferner sind vollstandige Angaben aller mikrostrukturellen GréRen hilfreich fiir eine Bewertung.
Der Ausscheidungsanteil in der Cross-stitched Variante von Hihnert betragt ca. 5.6%. Diese
zeigt somit einen leicht erhohten Ausscheidungsanteil, wenn sie mit den maximal erreichten
Ausscheidungen in Alloy 780 verglichen wird. Die Risswachstumsraten sind allerdings deutlich
langsamer. Die Form und Ausscheidungsart der n—Phase unterscheidet sich deutlich von
Alloy 780 (siehe Abbildung 9.37). Es liegen dinnere und ldngere Ausscheidungen vor, denen
oftmals schlechtere Eigenschaften zugeschrieben werden. Der Vorteil liegt vermutlich in der
Manipulation der Korngrenzen, die wie von Pickering [31] im TEM aufgeldst, welliger ausfallen
als die von Alloy 780.

Wird die Korngrenzenmorphologie vernachldssigt, kann eine Ausrichtung der HT-Phase zu
verbesserten Risswachstumsraten fiihren, wie von Hiihnert [17] flr Alloy 718Plus und Ponelle
[45], [139] fur Alloy 718 gezeigt wurde. Dies setzt voraus, dass die Ausrichtung mit der Belas-
tungsrichtung abgestimmt ist. Dies geschieht im Stauchprozess automatisch, da in der Turbi-
nenscheibe die axiale Richtung (Stauchrichtung) als unkritisch bewertet wird. In dieser liegen
durch eine Ausrichtung der HT-Phase hdhere Risswachstumsraten vor, wahrend die beiden
anderen Orientierungen von der Ausrichtung profitieren. Dass eine solche Ausrichtung auch
fir Alloy 780 moglich ist, wurde mit Hilfe von Zylinderstauchversuchen gezeigt (siehe Kapi-
tel 5.3).

Ein weiterer Einfluss auf die Ausscheidung der HT-Phase entsteht durch die Rekristallisation. In
den Stauchversuchen an Alloy 780 und den inhomogenen Kornstrukturen in den untersuchten
Zustanden wird ersichtlich, dass sich die 6§ — Phase nur an den RX-Kérnern ausscheidet und
dort scheinbar auf die Ausdehnung einer Korngrof3e limitiert ist. Es stellt sich die Frage, ob eine
nachtraglich RX der groRen Korner noch moglich ist, und ob dort 6 — Phase ausgeschieden
wird. Eine Betrachtung des Ausscheidungsverhaltens in [138] deutet darauf hin, dass eine
homogene Ausscheidung maoglich ist und auch nach der Verformung erreicht werden kann. In
Abbildung 7.11 sind die Ausscheidungen in verschiedenen Orientierungen im Scheibenkern
direkt nach dem Stauchen sichtbar. Eine gleichmaBige Verteilung liegt nicht vor. Die Leerrdume
kénnten, analog zu der inhomogenen Kornstruktur in Alloy 780, durch unrekristallisierte Kor-
ner entstanden sein. Die Ausscheidung der n—Phase fand lediglich in den RX-Kérnern statt
und wurde noch nicht auf die anderen Bereiche ausgeweitet. Des Weiteren deuten die zeiligen
Ausscheidungen, die teilweise auch im Korninneren vorliegen, darauf hin, dass hier eine ande-
re Kornstruktur oder Subkérner vorlagen. Eine RX scheint also, analog zu Alloy 718 [28], auch
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7.3 Der Einfluss der Mikrostruktur auf das Risswachstum

bei ausgeschiedener HT-Phase moglich zu sein. Nach einer angeschlossenen Gliihung liegt eine
gleichmaRige Verteilung vor. Bei der Herstellung einer Turbinenscheibe muss lokal allerdings
von einer deutlich héheren Umformgeschwindigkeit ausgegangen werden (bis zu 20/s [2]) als
in den Stauchversuchen fiir Alloy 780 untersucht wurde. Dies kdnnte mit einer Prozesskarte
wie von Lohnert [2] fir Alloy 718Plus dargestellt, beriicksichtigt werden.

Nach Stauchen

Nach WB

Abbildung 7.11: Entwicklung der n—Phase in Alloy 718Plus in verschiedenen Orientierungen im Scheibenkern. Die
Ausscheidungen direkt nach dem Stauchen und nach einer anschlieBenden Warmebehandlung
werden verglichen [138].

Die Diffusitdt der Korngrenzen konnte in Alloy 780 nicht zweifelsfrei auf die § — Phase zurlick-
gefiihrt werden. In den Zustanden, die Lohnert fiir Alloy 718Plus untersuchte, ist die Diffusitdit
der Korngrenzen von dem Anteil der ausgeschiedenen n — Phase abhangig und korreliert direkt
mit den Risswachstumsraten unter Verwendung einer 120s Haltezeit im Zug (siehe Abb. 39 &
40 in [2]). Dies wird mit einer verbesserten Spannungsrelaxation an der Rissspitze begriindet,
die durch eine Element- und damit y‘-Verarmung in der Nahe der n —Phase an den Korngren-
zen begriindet. Dies flihrt zu einer weicheren Matrix, die besser relaxiert und somit die Trieb-
kraft des Risswachstums reduziert. Verbesserte Risswachstumseigenschaften werden auch an
anderen Stellen in der Literatur mit einem verbesserten Relaxationsvermogen begriindet
[140], [3], [123], [48] (siehe auch Uberalterung in Kapitel 7.3.3). In Alloy 780 ist eine solche
Verarmung nahe der 6 —Phase direkt nach der Lésungsglihung zu sehen (siehe Abbildung
9.18). Allerdings scheidet sich in den nachfolgenden Warmebehandlungsstufen eine kleine
Population der y* — Phase aus. Der Vorteil aus Alloy 718Plus scheint also fiir Alloy 780 verloren
zu gehen. Dies kann vermeintlich mit einer schnelleren Ausscheidungskinetik in Alloy 718Plus
im Vergleich zu Alloy 780 erklart werden, wenn die Kinetik der & — Phase in dieser Arbeit als
Referenz verwendet wird. Die n — Phase in Alloy 718Plus scheidet sich schneller aus, sodass die
Elemente, die sowohl fir die Bildung der n—als auch der y’ — Phase verwendet kénnen, nicht
bereits in der y'— Phase gebunden sind. In Alloy 780 ist dies nicht der Fall. Dieses Problem
kénnte eventuell umgangen werden, wenn keine langsame Ofenabkiihlung nach der Lésungs-
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glihung durchgefiihrt wird. Da diese in den vorliegenden Zustanden ihren Zweck nicht erfullt
(siehe Kapitel 7.1), sollte dies moglich sein. Damit ware die Warmebehandlung vergleichbarer
zu der, die von Lohnert untersucht wurde. In dieser wurde lediglich eine Luftabklhlung ver-
wendet (siehe Tabelle 4 in [2]). Das Verstdndnis der y*— Ausscheidungskinetik und wie diese
mit der & —Phase interagiert, muss also fiir verschiedene Abkiihlraten und Auslagerungstem-
peraturen verstanden werden. Eine Diskussion der vorliegenden y‘—Phase wird im nachfol-
genden Kapitel vorgenommen.

a)” O b) o8
= 0,4 A 4 = 0,4 A o
c C
£ o = o
2 03 1 S 03
2 3
T 0,2 A T 0,2 A
] §-Glithung 2 Kornstruktur
© 0,1 - < Mit ' 0,1 - A Homogen
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0 T Q nl © T IA O T L l'—“l l'—“ T IA
900 925 950 975 1000 1025 1050 900 925 950 975 1000 1025 1050
Stauchtemperaturin °C Stauchtemperatur in °C

Abbildung 7.12: Betrachtung der 6 — PhasengréRRe in Abhangigkeit der 6 — Gliihung a) und der Kornstruktur b).

In Alloy 718Plus und Alloy 718 ist neben dem Ausscheidungsanteil der 6 —Phase auch die
GroRe und Form sowie der Ausscheidungsort zu betrachten. In Hiihnert et. al. [17] scheidet
sich die n—Phase in der Cross-stitched Variante zu groRen Teilen im Korninneren und in Form
langer Platten aus. Dies wird auch von Anderson et. al. [23] fir Alloy 718 untersucht. In der
Auswertung wird der Ausscheidungsanteil in inter- und transkristallin eingeteilt. Der transkris-
talline Anteil ist in den meisten untersuchten Glihungen hoher. In Alloy 780 ist eine solche
Unterteilung in den untersuchten Zustdnden nicht notwendig. Die & —Phase scheidet sich
lediglich an den Korngrenzen aus. Die Form und GroRe der Ausscheidungen kann nicht mit
Risswachstumseigenschaften verbunden werden. Allerdings kann der Einfluss der verschiede-
nen Warmebehandlungsstufen, die § — Phase ausscheiden, auf die Form dargelegt werden. Die
Zustande mit einer 6 — Phasengliihung zeigen groRere und langere Ausscheidungen. In Abbil-
dung 7.12a wird dies anhand der AusscheidungsgrofRe in den Endzustanden dargestellt. Zust. 7
wir in der Kategorie mit 6-Gliihung gefiihrt, liegt aber deckungsgleich mit Zust. 1a ohne diese
Glihung und sollte, wie in Kapitel 7.1.2 bereits hergeleitet, auch analog bewertet werden.
Wird dies berticksichtigt, ergibt sich eine Zweiteilung im Diagramm. Eine 6 — Phasenglihung
resultiert in groReren und langeren Ausscheidungen. Eine vergleichbare Trennung kann an-
hand der Kornstruktur vorgenommen werden (siehe Abbildung 7.12b). Eine inhomogene
Kornstruktur, in der sich die 6 —Phase bevorzugt an den kleinen RX-Kérnern ausscheidet,
scheint ebenfalls ein moglicher Grund fiir eine geringere Ausscheidungsgrée zu sein. Ein
optischer Vergleich in Abbildung 9.21 zeigt allerdings, dass der Einfluss der 6 — Glihung domi-
nant ist. Fiir eine statistische Absicherung sollten weitere Untersuchungen vorgenommen
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werden, in denen die Temperatur und Dauer der Glihung sowie deren Position variiert wird.
So ordnen Desvallées et. al. [27] die Morphologien der & —Phase in Alloy 718 verschiedenen
Ausscheidungstemperaturen zu (T=1010 °C = runder; T<930 °C = plattenférmig). Obige Statistik
kann voraussichtlich ebenfalls auf eine Temperaturabhéngigkeit zuriickgefihrt werden.

7.3.3 Einfluss der y’ — Phase

Der Einfluss der y’ — Phase auf das Risswachstum ist limitiert, wenn der Rissfortschritt vollstan-
dig interkristallin ablduft. Wie in der Literatur angemerkt wird, kann eine Uberalterung zu
reduzierten Risswachstumsraten fihren [140], [3], [48], [141], [123]. Dies wird auf eine bessere
Spannungsrelaxation in einem weicheren Material zurlickgefiihrt. In Abbildung 6.4 sind die
Hartewerte fiir die untersuchten Zustande von Alloy 780 dargestellt. Die Zustidnde 2c und 3
weisen eine Harte von 380HV10 auf und liegen damit deutlich unterhalb der anderen Zustan-
de. Ein messbarer Einfluss auf das Risswachstum ist nicht erkennbar. Ebenfalls kontrar verhalt
sich die Harte (HV0.1) in den Zustanden mit inhomogener Kornstruktur (siehe Abbildung 6.5).
Eine hohe Harte reprasentiert hier ein gutes Rissfortschrittsverhalten. Die GroRenordnungen
der HV0.1-Hartewerte passen zu denen, die Lohnert fiir Alloy 718Plus angibt [2]. Eine lokale
Harte von 504HV0.1 in der Ndhe von Korngrenzen resultiert in Alloy 718Plus in guten Riss-
wachstumseigenschaften, wahrend bei 543HV0.1 eine schlechte Spannungsrelaxation ange-
nommen wird. Auch Whitmore [142] gibt fir eine zweistufige Aushartung vergleichbare Har-
tewerte an. Die Aussagekraft der Harte sollte vor dem Hintergrund anderer mikrostruktureller
Parameter betrachtet werden. In der Harte wird der Einfluss verschiedener mikrostruktureller
GrolRen vermischt. So gehen u.a. der Einfluss der KorngrofRe und der y* — Ausscheidungen ein,
ohne, dass eine Trennung des Einflusses moglich ist. Die y‘—Phase liegt in den verformten
Kérnern der inhomogenen Kornstruktur in entarteter Form vor (siehe Abbildung 9.17). Diese
entsteht vermutlich durch ein Schneiden der Ausscheidungen von Versetzungen. Die GroRe
der y‘— Ausscheidungen reicht also noch nicht aus, um ein Umgehen zu erzwingen (siehe
Abbildung 2.9). In den RX-Kérnern hingegen liegt eine normale Ausscheidungsform vor.

Geschnittene y‘— Ausscheidungen werden in Nickelbasislegierungen tber das Kear-Wilsdorf-
Lock mit der Streckgrenzenanomalie in Verbindung gebracht [2]. Eine Bewegung von Verset-
zungen, wie sie fur eine Spannungsrelaxation erforderlich ist, wird erschwert. Somit kdnnte
geschlussfolgert werden, dass die AusscheidungsgroRe oder der Anteil der y - Phase in Al-
loy 780 verandert werden muss, um eine bessere Spannungsrelaxation zu ermdglichen. Dies
kénnte ohne Uberalterung iiber eine angepasste Auslagerung erreicht werden. In Al-
loy 718Plus liegt des Weiteren nur ein y‘— Anteil von =11-23% mit einer GréRe von =27-
100 nm vor [2], [43], [11], [142]. Dies ist deutlich geringer als in Alloy 780 (siehe Kapitel 5.1.6).
Fir ein optimales Verhéltnis von Ausscheidungsanteil und GroRRe sind weitere Untersuchungen
notwendig. Laut Telesman et. al. [123] ist in LSHR die tertidre y* — Population entscheidend fir
das Risswachstum unter Haltezeit. In Alloy 780 konnten dies die sekuddren vy‘-—
Ausscheidungen sein. Die Zustdnde 3, 4 und 5 aus dieser Arbeit zeigen eine bimodale y‘—
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Phase. Ein Einfluss auf die Festigkeit oder das Risswachstum wird jedoch nicht festgestellt.
Erstere darf zu Gunsten des Risswachstums nicht beliebig reduziert werden.

7.4 Zukiinftiges Materialscreening

In diesem Vorhaben wurden einige Risswachstumsversuche an verschiedenen Zustinden
durchgefiihrt. Die Ergebnisse unterscheiden sich kaum und die Zustdande scheinen in den
untersuchten Anderungen mikrostrukturinvariant zu sein. Um dies zu ermitteln ist die Menge
an teuren Risswachstumsversuchen nicht notwendig. Fiir eine erste Abschatzung kénnten, wie
in der Literatur angedeutet, langsame Zug- oder LCF-Versuche oder Stress-Rupture-Versuche
durchgefuhrt werden [79], [143], [144]. Letztere wurden fir Alloy 780 fiir verschiedene War-
mebehandlungen durchgefiihrt [7]. Es ist ein eindeutiger Trend erkennbar, der in die Festle-
gung der in dieser Arbeit untersuchten Zusténde eingeflossen ist. Die in dieser Arbeit ermittel-
ten Risswachstumsergebnisse entsprechen nicht den Erwartungen, die auf Grundlage des
Trendes erwartet wurden. Die Diskrepanz kann mit der Mikrostruktur erklart werden. Die
Proben der Stress-Rupture-Versuche wurden ebenfalls aus Pancakes entnommen. Wie in
dieser Arbeit gezeigt wurde, kann die Kornstruktur lokal sehr unterschiedlich ausfallen und die
Ergebnisse beeinflussen. Aus diesem Grund ist die zusatzliche Bewertung der lokalen Mikro-
struktur notwendig oder es sollten verschiedene Versuchstypen durchgefiihrt werden.
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Abbildung 7.13: Einfluss der Temperatur und des Umgebungsmediums auf die zyklische Lebensdauer von IN706
(a) und die Einschniirung von Ni270 im Zugversuch (b). Die Daten wurden aus [79] entnommen.

Die Zugversuche, die in dieser Arbeit durchgefiihrt wurden, stellen eine weitere Methode dar,
um mit geringerem Aufwand als Risswachstumsveruschen eine Anfalligkeit gegen die Sauer-
stoffversprodung zu erkennen. Die Zugversuche in dieser Arbeit zeigen das erwartete Duktili-
tatsminimum bei ca. 700 °C, das, wie in Abbildung 7.13 dargestellt, auch fiir andere Nickelba-
sislegierungen bekannt ist. Um bewerten zu kénnen, ob eine Legierung einen guten oder
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schlechten Widerstand gegen das Risswachstum unter Sauerstoffeinfluss aufweist, muss
allerdings ein Grenzwert in der Bruchdehnung angewandt werden. Die Definition eines solchen
Grenzwertes erschwert die Verwendung von Zugversuchen als Indikator fir eine Anfalligkeit
fir die Sauerstoffversprodung. Des Weiteren muss die Dehnrate richtig gewahlt werden,
sodass ausreichend Zeit flr eine Sauerstoffversprodung zur Verfligung steht. Einen eindeutige-
ren Indikator stellt die Bruchflache der gebrochenen Proben dar. Ein sprédes Versagen der
Korngrenzen mit, unter anderem mehreren Anrissen, ist ungewoéhnlich fir einen Zugversuch.
Dabei ist allerdings zu beriicksichtigen, dass Proben mit eckigem Querschnitt verwendet wur-
den. Es wird deutlich, dass langsame Zugversuche bei der ersten Bewertung helfen kénnen,
aber auch Erfahrung in der Bewertung hinischtlich einer Sauerstoffversprédung erfordern.

Eine andere Methodik fiir eine schnellere Uberpriifung der Sauerstoffversprédung bieten die
in Kapitel 4.2.4 und 7.2.2 vorgestellten Stufenversuche. Diese sind aufwandiger als Zugversu-
che, aber je nach Materialzustand, schneller als Stress-Rupture-Versuche. Durch die Messung
der Rissldnge mittels Potentialsonde stehen ferner Informationen (iber die Rissentwicklung
und nicht nur den Endzustand zur Verfliigung. Auch kénnen verschiedene Temperaturen und
Lasten innerhalb eines Versuches untersucht werden.

Unabhangig von der Versuchsart sollten diese nach einem Abgleich der vorliegenden mit der
erwarteten Mikrostruktur in der Prozessroute durchgefiihrt werden. Ist eine Diskrepanz in den
Mikrostrukturen erkennbar, sollte, falls nicht geschehen, eine Analyse der Zwischenzustande
erfolgen, um zu ermitteln, wo die Abweichungen entstehen. Ferner ist eine inhomogene
Kornstruktur auszuschliefen oder mit einer lokalen Analyse des Gefliges zu berlicksichtigen.
Bleibt diese unentdeckt, wird das Risswachstum falsch bewertet. Erst wenn dies erfiillt ist,
sollten Risswachstumsversuche, die fiir den Designprozess von Triebwerkskomponenten
notwendig sind [145], durchgefiihrt werden. Bei diesen sollten zu Beginn Versuche ohne Halte-
zeit getestet werden. Diese bendtigen in der Regel weniger Versuchszeit und kénnen, wie in
Abbildung 6.6 und Abbildung 7.7 ersichtlich wird, auch eine Tendenz zu héheren Risswachs-
tumsraten andeuten.
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8 Zusammenfassung und Ausblick

In dieser Arbeit wurde das Ermidungsrisswachstumsverhalten der Legierung VDM Alloy 780
fir verschiedene Mikrostrukturen untersucht. Daflir wurden Risswachstumsversuche mit 1-1-
1-1 und 1-120-1-1 Zyklen bei Temperaturen von 500-700 °C an CC-Proben, die aus sogenann-
ten Pancakes entnommen werden, durchgefiihrt. Ein Belastungsverhaltnis von R,=0.1 wurde
gewadhlt. Durch zusatzliche Versuche im Vakuum konnte die Sauerstoffversprodung, die von
Nickelbasislegierungen bekannt ist und in einem vollstandig interkristallinen Bruch resultiert,
auch fir die untersuchte Legierung gezeigt werden. Die Sauerstoffversprodung ist thermisch
aktiviert und setzt oberhalb von 500 °C ein. Der Temperatureinfluss unterscheidet sich von
vergleichbaren Legierungen wie Alloy 718 und Alloy 718Plus. Mit steigender Temperatur steigt
auch die Lastabhangigkeit des Risswachstums. Dies ist durch die Temperaturabhangigkeit der
Sauerstoffversprodung und den mangelnden Widerstand des Gefliges gegen diese zu erklaren.
Ein Einfluss der verschiedenen Mikrostrukturen auf das Risswachstum ist nur im Schwellen-
wertverhalten erkennbar. Anderweitig zeigt die Legierung schnelle Risswachstumsraten, die
bei 700 °C oberhalb derer von den betrachteten Vergleichslegierungen liegen, die auch als
Scheibenwerkstoffe in Turbinen eingesetzt werden. Die untersuchten Prozessrouten, (iber die
die Mikrostruktur eingestellt wurde, sind somit in der gegenwartigen Form ungeeignet.

Eine Korrelation der Mikrostruktur mit den Risswachstumsraten wurde mit Hilfe von proben-
spezifischen Mikrostrukturuntersuchungen an gepriften CC-Proben vorgenommen. Die Mikro-
struktur wurde hinsichtlich der Kornstruktur und der intermetallischen Phasen analysiert. Die
verschiedenen Zustande unterscheiden sich in der KorngréRe (12 — 122 um) und geringfligig in
der Ausprdgung der intermetallischen Phasen. So variiert der Ausscheidungsanteil der 6 —
Phase von 0 - 3.9 %. Der Flachenanteil der y’—Phase, der in REM-Bildern analysiert werden
kann, variiert von 4.31 —39.5%. Eine zeilige Ausscheidung der & — Phase konnte in keinem der
Zustande erreicht werden. Wird die erzielte Variation in der Mikrostruktur mit Varianten der
Legierung Alloy 718Plus verglichen, fallt diese in Alloy 780 geringer aus. Die geringe Varianz
konnte der Grund dafir sein, dass die verschiedenen Zusténde, trotz verschiedener Warmebe-
handlungen kaum Unterschiede im Risswachstumsverhalten zeigen. Einzig die Kornstruktur
beeinflusst das Risswachstum. In Bereichen mit einem Mischgefiige, in dem groRe unrekristal-
lisierte Korner vorliegen, wachst der Riss deutlich langsamer und auf dem Niveau der Vakuum-
versuche. Die Diffusion des Sauerstoffs vor die Rissspitze wird in diesem Gefilige durch die
Versetzungsstrukturen verlangsamt oder fast vollstandig verhindert. Somit tritt keine Ver-
sprodung vor der Rissspitze auf. Die GroRe der Korner hat dabei keinen Einfluss.

Die verschiedenen Mikrostrukturen werden in der thermomechanischen Prozessroute einge-
stellt. Der Einfluss der eingesetzten Prozessschritte wurde mit Hilfe von mikrostrukturellen
Untersuchungen an Zwischenzustanden sowie den Endzustanden herausgearbeitet. Mit diesen
Untersuchungen konnte gezeigt werden, dass die eingesetzten Prozessschritte nicht immer
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ihre angedachte Funktion erfiillen. So scheiden sich in einer & — Phasenglithung (900 °C/ 11-
16 h), die eine vermehrte Ausscheidung der gleichnamigen Phase erméglichen soll, nur Partikel
dieser Phase aus, wenn ausreichend Keimstellen vorliegen. Diese werden durch eine Umfor-
mung eingebracht. Bis zu obiger Glihung ist eine vollstandige Erholung des Gefiiges somit zu
vermeiden. Eine zwischengelagerte Super-Solvus Losungsgliihung, die die Einstellung einer
groReren KorngréRRe ermoglicht, resultiert in einem erholten Geflige und verhindert somit eine
Ausscheidung der 6§ — Phase vollstandig. Die eingesetzten langsamen Abkiihlungen, die eine
wellige Korngrenzenmorphologie einstellen sollten, werden vermutlich bei zu geringen Tempe-
raturen ausgefihrt, sodass der gewiinschte Effekt ausbleibt oder in reduzierter Auspragung
von einer anderen Phase Gbernommen wird. Die Aushartung am Ende der Warmebehandlung
erfullt ihren Zweck. Allerdings konnte Uber eine einstufige Aushartung nachgedacht werden,
da in einer zweiten Stufe kaum Anderungen der y’ — Struktur entstehen. Eine schnelle Abkiih-
lung vor der Aushéartung resultiert in einer bimodalen y‘ — Verteilung. Ein Vor- oder Nachteil
einer solchen Verteilung konnte nicht festgestellt werden. Neben den Warmebehandlungs-
schritten wurde auch die Umformung variiert. Die Stauchtemperatur und die resultierende
KorngrolRe sind proportional, wenn keine weitere Super-Solvus Glihung eingefiihrt wird. Die
Pancakeart wurde ebenfalls variiert. Es ist ein starker Einfluss auf die Kornstruktur zu erken-
nen. Eine Kombination aus kleinen Pancakes und geringen Stauchtemperaturen resultiert in
einem kleinen Bereich mit vollstandig rekristallisiertem Geflige, sodass eine Probenpositionie-
rung kritisch zu betrachten ist.

Neben obigen Untersuchungen wurde die Ausscheidungskinetik der & — Phase mit Hilfe einer
Kombination aus Stauchversuchen und Auslagerungen im Ofen untersucht. Mit diesen Unter-
suchungen konnte gezeigt werden, dass eine zeilige Ausrichtung der 6 — Phase im LabormaR-
stab fir Alloy 780 moglich ist. Des Weiteren ist ungefahr eine Verdopplung des Ausschei-
dungsanteils aus den untersuchten Endzustanden moglich, wenn ein Umformschritt mit einer
Warmebehandlung kombiniert wird. Die Kombination aus Umformparametern und Ofenausla-
gerung scheint dabei entscheidend zu sein. Eine Ubertragung auf groRtechnische Versuche ist
denkbar.

Fir eine weitere Entwicklung der Legierung Alloy 780 sollte zunachst das Versuchsprogramm
aus Stauchversuchen, die mit einer Ofenauslagerung kombiniert werden, fortgefiihrt werden.
Daraus kann ein besseres Verstandnis der Ausscheidungskinetik generiert werden. Dieses
Wiederum ermoglicht eine fundiertere Generierung von moglichen Warmebehandlungen, die
unterschiedliche Mikrostrukturen von Alloy 780 einstellen. Wenn eine groRere Varianz der
Mikrostruktur im groBtechnischen MaRstab erzeugt werden kann, kann das experimentelle
Programm fortgefiihrt werden. Eine zeilige Auspragung der § — Phase scheint mit dem in dieser
Arbeit generiertem Wissen am erfolgsversprechensten.
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9 Anhang

9.1 Anhang 1: Versuchstabellen
Tabelle 9.1: Getestete CC-Proben aus Zustand 1, 6 und 7. Die verwendeten Maschinen sind in Spalte 1 ge-
kennzeichnet. 1) 8503-Triax. 2) 8502-Kryo. Rest: 8502. Schwellenwertversuch: Schwell.

Zust. Name im Probe Medium Temperatur Zyklus A in AKgart in
Bericht in °C mm  MPavm

la ANC1 P1T1  Luft 650 1-120-1-1 1.52 18

1la 1la-2 ANC1 P1R1  Luft 650 1-120-1-1 1.59 12

la ANC1 P2T1  Luft 650 1-120-1-1 1.26 16

1la 1a-3 ANC1 P2R1  Luft 650 1-120-1-1 1.65 15

la ANC1 P3T1  Luft 700 1-120-1-1 1.51 15

1a la-1 ANC1 P3R1  Luft 700 1-120-1-1 1.52 14

la Ref. Feinkorn ANC1 P5T1  Luft 700 1-120-1-1 1.24 12

1a T2 Mischkorn ANC1 P5T2  Luft 700 1-120-1-1 1.42 11

1a T4 Mischkorn ANC1 P5T4  Luft 700 1-120-1-1 1.44 13

1aY  Ref. Vakuum ANC1 P6R2 Vakuum 700 1-120-1-1 1.66 26.2

1aY 1la-5 ANC1 P6R3  Luft 500-700 Schwell. 1.57 13.8

1a  1a-4 ANC1 P6R4  Luft 500-700 Schwell. 1.61 10.2

1a? ANC2 P1T1  Luft 650 1-120-1-1 2.02 11.5

1b? ANC1 PAR4  Luft 700 1-120-1-1 1.28 10.5

1bY 1b-1 ANC1 PAR5 Vakuum 700 1-120-1-1 1.39 13

1bY ANC1 PAT2  Luft 700 1-120-1-1 1.37 10

1bY 1b-2 ANC1 PAR1 Vakuum 700 1-120-1-1 1.79 15.7

1c? ANC1 PGR4  Luft 700 1-120-1-1 1.33 11.5

1dY ANC1 PKR1 Vakuum 700 1-120-1-1 1.49 24.5

6a® ANC6 PCR2  Luft 700 1-120-1-1 1.75 135

6b? ANC6 PER2  Luft 700 1-120-1-1 1.59 11

7% ANC7 P2T1  Luft 650 1-120-1-1 1.65 12
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9 Anhang

Tabelle 9.2: Getestete CC-Proben aus Zustand 2a, b und c. Die verwendeten Maschinen sind in Spalte 1
gekennzeichnet. 1) 8503-Triax. 2! 8502-Kryo. Rest: 8502. Schwellenwertversuch: Schwell.
Zust. Name im Probe Medium Temperatur 2Zyklus Qo in AKgart in
Bericht in °C mm MPavm
2a 2a-1 ANC2 K5R2  Luft 700 1-120-1-1 1.22 14
2a 2a-2 ANC2 K5T2  Luft 700 1-120-1-1 1.19 9
2a 2a-3 ANC2 K5R3  Luft 700 1-120-1-1 1.3 11
2a 2a-4 ANC2 K5T3  Luft 700 1-120-1-1 1.53 11
2b? ANC2 K8A1  Luft 700 1-120-1-1 1.35 10
2b? ANC2 K8A2  Luft 700 1-1-1-1 1.15 10
2bY) 2b-1 ANC2 K8A4  Luft 500-700 Schwell. 1.51 10
2b ANC2 K8R1  Luft 700 1-120-1-1 0.99 11
2b? ANC2 K8R2  Luft 700 1-1-1-1 1.26 11
2b ANC2 K8R4  Luft
2b ANC2 K8T1  Luft 700 1-120-1-1 1.35 9
2b? ANC2 K8T2  Luft 700 1-1-1-1 1.48 11
2b? ANC2 K8T3  Luft 700 Uberlast 1.454 10
2b? ANC2 K8T4  Luft 700 Uberaltert  1.25 9
2¢? K4A1l ANC2 K4A1  Luft 700 Weches 1.40 11
2¢? ANC2 K4A2  Luft 700 1-1-1-1 1.55 12
2¢? ANC2 K4A3  Luft 700 Uberlast 1.16 9.5
2¢? K4A4 ANC2 K4A4  Luft 700 Wechesl| 1.47 11
2cY ANC2 K4A5  Luft 650 1-1-1-1 1.69 16
2¢? ANC2 K4A6  Luft 700 1-120-1-1 1.37 10
2cY ANC2 K4A8  Luft 650 1-120-1-1 1.28 12
2c ANC2 K6R1  Luft 700 1-120-1-1 1.09 10
2¢? ANC2 K6R2  Luft 700 1-1-1-1 1.342 12
2¢? ANC2 K6R3  Luft 700 1-1-1-1 1.79 12
2¢? ANC2 K6R4  Luft 700 Uberlast 1.33 10
2c ANC2 K6T1  Luft 700 1-120-1-1 1.51 11
2¢? ANC2 K6T2  Luft 700 1-1-1-1 1.506 10
2¢? ANC2 K6T3  Luft 700 Uberlast 1.55 10.5
2¢? ANC2 K6T4  Luft 600 1-120-1-1 1.33 16.5
2¢? K7R3 ANC2 K7R3  Luft 700 Wechsel 1.8 11
2¢? ANC2 K7R4  Luft 550 1-120-1-1 1.33 12.5
2c?  2c-1 ANC2 K7T1  Luft 500-700 Schwell. 1.48 6.85
2cY ANC2 K7T3  Luft 500 1-1-1-1 1.45 24.2
2¢? ANC2 K7T4  Luft 500 1-120-1-1 1.58 18
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Tabelle 9.3:

1) 8503-Triax. 2 8502-Kryo. Rest: 8502.

Getestete CC-Proben aus Zustand 3. Die verwendeten Maschinen sind in Spalte 1 gekennzeichnet.

Zust. Name im Probe Medium Temperatur Zyklus A in AKgare in
Bericht in°C mm  MPavm

3 ANC3 K8A5  Luft 700 1-120-1-1 1.18 14

3 ANC3 K8A6  Luft

32 ANC3 K8A7  Luft 700 1-1-1-1 133 12

3 ANC3 K8R5  Luft

34 3-1 ANC3 K8R6  Luft 500-700 Schwellenwert 1.22 10

3 ANC3 K8R7  Luft

32 ANC3 K8R8  Luft 700 1-1-1-1 143 10

3 ANC3 K8T5  Luft 700 1-120-1-1 1.28 10

34 3-2 ANC3 K8T6  Luft 500-700 Schwellenwert 1.62 11.5

3 ANC3 K8T7  Luft

32 ANC3 K8T8  Luft 700 1-1-1-1 1.31 12

Tabelle 9.4: Getestete CC-Proben aus Zustand 4a, b, ¢ und 5. Die verwendeten Maschinen sind in Spalte 1

gekennzeichnet. 1) 8503-Triax. 2 8502-Kryo. Rest: 8502.

Zust. Name im Probe Medium Temperatur Zyklus A in AKsare in
Bericht in°C mm MPavm

4a ANC4 PAA1  Luft

432 ANC4 PAR1 Luft 700 1-120-1-1 133 6

432 ANC4 PAT1  Luft 700 1-120-1-1 133 8

4b ANC4 PBA1 Luft

4b? ANC4 PBR1  Luft 700 1-120-1-1 1.43 105

4p? ANC4 PBT1 Luft 700 1-120-1-1 152 9

4c?  4c-1 ANC4 PCA1 Luft 500-700 Schwellenwert 1.33 6

4c? ANC4 PCR1  Luft 700 1-120-1-1 1.26 9

4c? ANC4 PCT1  Luft 700 1-120-1-1 136 12

5a% ANC5 PAR2  Luft 700 1-120-1-1 135 115
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Tabelle 9.5: Versuchstabelle flr eine Untersuchung der 6 — Phasen Ausscheidungskinetik. Die Stauchproben
werden nach der Umformung an Luft abgelegt, getrennt und eine Halfte wird im Ofen bei 900 °C
far 11h ausgelagert.

Probe Tstauch in °C @$inl/s ® loin mm l1in mm

ANC G V§-1 1030 0.01 0.8 10 4.49

ANC G VS-2 1030 0.01 1.0 10 3.68

ANC G VS-3 1030 0.1 0.8 10 4.49

ANC G VS-4 1030 0.1 1.0 10 3.68

ANC G VS-5 1030 0.5 0.8 10 4.49

ANC G VS-6 1030 0.5 1.0 10 3.68

ANC G VS-7 970 0.01 0.8 10 4.49

ANC G VS-8 970 0.01 1.0 10 3.68

ANC G VS-9 970 0.1 0.8 10 4.49

ANCGVS-10 970 0.1 1.0 10 3.68

ANCGVS-11 970 0.5 0.8 10 4.49

ANCGVS-12 970 0.5 1.0 10 3.68

ANCGVS-13 950 0.01 0.8 10 4.49

ANCGVS-14 950 0.01 1.0 10 3.68

ANCGVS-15 950 0.1 0.8 10 4.49

ANCGVS-16 950 0.1 1.0 10 3.68

ANCGVS-17 950 0.5 0.8 10 4.49

ANCG VS-18 950 0.5 1.0 10 3.68

Tabelle 9.6: Versuchstabelle fiir die Ausrichtung der & — Phase im 2-stufigen Stauchprozess. Die Proben 9-11
wurden nach dem ersten Stauchen getrennt. Die Halften wurden jeweils fiir 5 oder 11h ausgela-
gert. Die Ablage erfolgt immer an Luft. Die Proben 1 und 4 stellen die Zustande nach dem Stau-
chen dar.

Probe Tstauch (P in (O] lyin TGIiihung tGliihung Tstauch ‘-P in (O] lyin

in °C 1/s mm in°C inh in°C 1/s mm

ANC G 25-1 950 0.1 04 6.703

ANC G 2S-2 950 0.1 0.4 6.703 900 5 950 0.1 1.0 3.68

ANC G 2S-3 950 0.1 04 6.703 900 11 950 0.1 1.0 3.68

ANC G 2S-4 950 0.1 0.6 5.488

ANC G 2S-5 950 0.1 0.6 5.488 900 5 950 0.1 1.0 3.68

ANC G 2S-6 950 0.1 0.6 5.488 900 11 950 0.1 1.0 3.68

ANC G 2S-7 950 0.1 0.8 4.493 900 5 950 0.1 1.0 3.68

ANC G 2S-8 950 0.1 0.8 4.493 900 11 950 0.1 1.0 3.68

ANC G 2S-9 950 0.1 04 6.703 900 5&11

ANC G 25-10 950 0.1 0.6 5.488 900 5&11

ANC G 25-11 950 0.1 0.8 4.493 900 5&11

ANC G 25-12 950 0.1 0.6 5.488 900 5 950 0.1 1.0 3.68

ANC G 25-14 950 0.1 0.6 5.488 900 5 950 0.1 1.0 3.68

ANC G 25-15 950 0.1 0.4 6.703 900 5 950 0.1 1.0 3.68

ANC G 25-16 950 0.1 04 6.703 900 11 950 0.1 1.0 3.68
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Tabelle 9.7:

Versuchstabelle der Zugversuche aus Zustand 1a.

Proben ID Win Binmm Temperatur Dehnrate Regelart Bruchdehnung
mm in°C inl/s in%
ANC1 P1R2 MZ-1 1.256 0.961 RT 0.001 Maschinenweg -
ANC1 P1R2 MZ-2 1.250 0.953 RT 0.001 Extensometer 18.68
ANC1 P1R2 MZ-3 1.244 0.964 700 0.001 Maschinenweg 0.66
ANC1 P1R2 MZ-4 1.251 0.959 700 0.001 Extensometer 2.66
ANC1 P1R2 MZ-5 1.233 0.949 650 0.0001 Extensometer 0.3
ANC1 P1R2 MZ-6 1.252 0.977 650 0.0001 Extensometer 1.4
ANC1 P1R2 MZ-7 1.242 0.997 850 0.0001 Extensometer 12.39
ANC1 P1R2 MZ-8 1.249 0.964 650 0.0003103  Maschinenweg 1.14
ANC1 P1R2 MZ-9 1.242 0.972 650 0.0001 Maschinenweg 4.64
ANC1 P1R2 MZ-10 1.246 0.997 800 0.0003103  Maschinenweg -
ANC1 P1R2 MZ-11 1.244 0.947 700 0.0003103  Maschinenweg -
ANC1 P1R2 MZ-12 1.241 1.065 750 0.0003103  Maschinenweg -
ANC1 P2R2 MZ-1 1.247 0.989 RT 0.001 Extensometer 16.11
ANC1 P2R2 MZ-2 1.248 0.98 700 0.0001 Extensometer 0.9
ANC1 P2R2 MZ-3 1.247 1.066 RT 0.00001 Extensometer 12.92
ANC1 P2R2 MZ-4 1.247 1.074 RT 0.0001 Extensometer 15.89
ANC1 P2R2 MZ-5 1.236 0.97 650 0.0001 Extensometer 1.06
ANC1 P2R2 MZ-6 1.255 0.957 650 0.0001 Extensometer 2.06
ANC1 P2R2 MZ-7 1.242 1.04 550 0.0001 Extensometer 6.9
ANC1 P2R2 MZ-8 1.242 1.004 600 0.0001 Extensometer 2.4
ANC1 P2R2 MZ-9 1.245 1.072 650 0.0001 Extensometer 1.32
ANC1 P2R2 MZ-10 1.248 1.06 700 0.0001 Extensometer 0.24
ANC1 P2R2 MZ-11 1.247 1.068 750 0.0001 Extensometer 2.1
ANC1 P2R2 MZ-12 1.241 1.027 800 0.0001 Extensometer 4.16
ANC1 P3R2 MZ-1 1.257 1.007 RT 0.001 Extensometer 18.13
ANC1 P3R2 MZ-2 1.249 1.025 RT 0.001 Extensometer 15.02
ANC1 P3R2 MZ-3 1.270 0.998 500 0.001 Extensometer 9.96
ANC1 P3R2 MZ-4 1.245 1.014 500 0.001 Extensometer 17.72
ANC1 P3R2 MZ-5 1.257 1.03 650 0.0001 Extensometer 1.17
ANC1 P3R2 MZ-6 1.251 1.022 650 0.0001 Extensometer 2.39
ANC1 P3R2 MZ-7 1.249 0.973 600 0.0001 Extensometer 2.29
ANC1 P3R2 MZ-8 1.253 0.999 550 0.0001 Extensometer 5.10
ANC1 P3R2 MZ-9 1.242 1.023 800 0.0001 Extensometer 3.71
ANC1 P3R2 MZ-10 1.242 0.997 750 0.0001 Extensometer 1.3
ANC1 P3R2 MZ-11 1.252 0.96 700 0.0001 Extensometer -
ANC1 P3R2 MZ-12 1.256 1.018 750 0.0001 Extensometer 1.06
ANC1 P2R3 MZ-13 1.272 0.876 500 0.0001 Extensometer 12.53
ANC1 P2R3 MZ-14 1.247 0.897 600 0.0001 Extensometer 2.69
ANC1 P2R3 MZ-15 1.244 0.882 700 0.0001 Extensometer 1.11
ANC1 P2R3 MZ-16 1.245 0.877 750 0.001 Extensometer 1.89
ANC1 P2R3 MZ-17 1.276 0.883 700 0.001 Extensometer 18.84
ANC1 P2R3 MZ-18 1.284 0.881 800 0.001 Extensometer 493
ANC1 P2R3 MZ-19 1.244 0.875 RT 0.01 Extensometer 6.82
ANC1 P2R3 MZ-20 1.250 0.881 700 0.001 Extensometer 7.4
ANC1 P2R3 MZ-21 1.244 0.891 700 0.0001 Extensometer 2.12
ANC1 P2R3 MZ-22 1.272 0.876 700 0.0001 Extensometer 0.7
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Tabelle 9.8: Versuchstabelle der Zugversuche aus Zustand 2a, 4b, 5 und 6a.
Proben ID Win Binmm Temperatur Dehnrate in Regelart Bruchdehnung
mm in°C 1/s in%
ANC2 K5R3 MZ-1 1.255 1.043 RT 0.001 Extensometer -
ANC2 K5R3 MZ-2 1.250 1.002 700 0.001 Extensometer -
ANC2 K5R3 MZ-3 1.269 1.054 RT 0.001 Extensometer 12.15
ANC2 K5R3 MZ-4 1.251 1.045 500 0.0001 Extensometer 9.84
ANC2 K5R3 MZ-5 1.250 1.047 500 0.0001 Extensometer 16.96
ANC2 K5R3 MZ-6 1.253 1.033 650 0.0001 Extensometer 3.48
ANC2 K5R3 MZ-7 1.243 1.04 700 0.0003103 Maschinenweg -
ANC2 K5R3 MZ-8 1.249 1.039 750 0.0003103 Maschinenweg -
ANC2 K5R3 MZ-9 1.239 1.015 800 0.0003103 Maschinenweg 7.12
ANC2 K5R3 MZ-10 1.235 1.006 650 0.0003103 Maschinenweg 2.32
ANC2 K5R3 MZ-11 1.236 1.031 600 0.0003103 Maschinenweg 0.48
ANC2 K5R3 MZ-12 1.239 0.995 550 0.0003103 Maschinenweg 4.79
ANC4 PBWB1 MZ-1 1.242 1.047 550 0.0001 Extensometer 13.91
ANC4 PBWB1 MZ-2 1.244 1.041 650 0.0001 Extensometer =
ANC4 PBWB1 MZ-3 1.246 1.042 700 0.0001 Extensometer =0
ANC4 PBWB1 MZ-4 1.241 1.038 750 0.0001 Extensometer 1.41
ANC4 PBWB2 Mz-1 1.243 1.077 550 0.0001 Extensometer 44,19
ANC4 PBWB2 MZ-2 1.242 1.111 650 0.0001 Extensometer 11.07
ANC4 PBWB2 MZ-3 1.248 1.074 700 0.0001 Extensometer 4.17
ANC4 PBWB2 MZ-4 1.242 1.065 750 0.0001 Extensometer 0.11
ANCS5 PAR2 MZ-1 1.3 0.726 700 0.0001 Extensometer 0.57
ANCS5 PAR2 MZ-2 1.229 0.730 650 0.0001 Extensometer 1.92
ANCS5 PAR2 MZ-3 1.243 0.734 600 0.0001 Extensometer 3.24
ANCS5 PAR2 MZ-4 1.251 0.711 500 0.0001 Extensometer 19.26
ANC6 PCR2 MZ-7 1.234 0.724 700 0.0001 Extensometer 2.01
ANC6 PCR2 MZ-8 1.238 0.732 650 0.0001 Extensometer 10.48
ANC6 PCR2 MZ-9 1.245 0.727 600 0.0001 Extensometer 4.48
ANC6 PCR2 MZ-10 1.233 0.717 550 0.0001 Extensometer 7.0
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9.2 Anhang 2: Risswachstumsversuche

Paris-Anpassung

Tabelle 9.9: Paris — Anpassung der Risswachstumsgruppen. Die Darstellung erfolgt in Kapitel 6.3. 1) Alle 1-120-
1-1 Versuche bei 700 °C, die keinen Ubergang, aber hohe da/dN Raten zeigen. 2 Geringste Stei-
gung — vollstandig zeitabhingiges Risswachstum. 3)Steilste Steigung — Mischung aus zeit- und zyk-
lusabhdngigem Risswachstum. 4 1-1-1-1 Versuche wurden fir Zust. 2a, ¢ & 3 durchgefiihrt. Bei
den Einzelversuchen ist der entsprechende Zustand mit angegeben.

Versuchsgruppe  Zyklusform Medium Temperatur  Fitting (Paris)

°C C m
Ref. Vakuum 1-120-1-1 Vakuum 700 1.36-108 2.831
Alle 1-1-1-1% 1-1-1-1 Luft 700 4.429-107 3.369
1-120-1-1 Fit¥»?  1-120-1-1  Luft 700 1.570-10* 3.020
1-120-1-1 Fit?3  1-120-1-1  Luft 700 1.224-10°° 47.68
ANC1 P3R1 (1a-1) 1-120-1-1 Luft 700 7.989-10'V 9.555
ANC6 PER2 (6b) 1-120-1-1 Luft 700 9.59-1018 11.08
ANC7 P2T1 (7) 1-120-1-1 Luft 650 7.376-101° 4.567
ANC1 P1R1 (1a-2) 1-120-1-1  Luft 650 4.433-10° 11.65
ANC1 P2R1 (1a-3) 1-120-1-1 Luft 650 1.646-10% 12.54
Einfluss Temp. 1-120-1-1 Luft 500 5.126-10% 2.474
Einfluss Temp. 1-120-1-1 Luft 550 2.511-1012 6.255
Einfluss Temp. 1-120-1-1 Luft 600 1.546-10 8.924
Einfluss Temp. 1-120-1-1 Luft 650 1.164-107 4.937
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Bruchfldchen - Stereoaufnahmen

Axial Radial Tangential

Zust. 2b

Abbildung 9.1:  Bruchflachen der 1-1-1-1 Versuche bei 700 °C. Die zugehorigen Risswachstumsraten sind in
Abbildung 6.6 dargestellt. Die Rissfront ist iiberwiegend viertelkreisférmig.

Abbildung 9.2:  Bruchflachen der Risswachstumsversuche, die bei Temperaturen unterhalb von 700 °C durchge-
fuhrt wurden. a-b) 1-1-1-1 Zyklen bei 500 und 650 °C. c-f) 1-120-1-1 Zyklen bei 500, 550, 600 und
650 °C. Die Versuchsergebnisse sind in Abbildung 6.7 dargestellt. Die Bruchflachen sind tiberwie-
gend viertelkreisformig.
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Abbildung 9.3:  Bruchflachen der Risswachstumsversuche im Vakuum. Die zugehorigen Risswachstumsraten sind
in Abbildung 6.11 dargestellt. Die hellen Streifen reprasentieren Beachmarks. Die Rissfront ist im
gesamten Versuch viertelkreisformig.

Einfluss der Oxide auf die Fraktographie

Abbildung 9.4:  Einfluss der Karbide und der 6 - Phase auf die Bruchart. a-b) oxidierte Karbide in Zustand 2c. c)
Umgangene & — Phase an Korngrenzen in Zust. 2c. d-e) sprodes Versagen der Karbide im Rest-
bruch bei RT. Die oxidierten Karbide haben keinen Einfluss auf die Bruchart bei hoheren Tempera-
turen, da zu wenige auf der Bruchflache vorliegen. Der Restbruch zeigt einen dominanten Einfluss
der Karbide als Vergleich. In den meisten Zustanden beeinflusst die 6 — Phase die Bruchart nicht.
Die wenigen Ausscheidungen auf den Korngrenzen werden umgangen.
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Bewertung der diffuseren Korngrenzen

Tabelle 9.10: Geometrisches Verhaltnis von Korn- zu Ausscheidungsgrofe. Wenn die 6 —Phase groR im Ver-
gleich zu der KorngroRe ist und ein hoher Anteil vorliegt, scheinen die Korngrenzen diffuser zu
sein. Da nicht an jeder Korngrenze 6 — Phase vorliegt, ist das geometrische Verhaltnis kein hinrei-
chendes Kriterium, um die Diffusitat der Korngrenzen zu bewerten. Die Diskussion erfolgt in Kapi-
tel 7.2.2. VEs liegt eine inhomogene Kornstruktur vor. Die angegebene KorngréRe entspricht den
RX-K&rnern an denen sich laut Abbildung 5.7 die 6 — Phase ausscheidet.

Probe KorngroBe in & — Anteil 6 — Radius in Anteil / KorngréRe/

um um KorngréRe Radius

ANC1 P3R1Y  5.82 0.0188 0.3113 0.00323024 18.6957918

ANC1 P3T1Y  5.96 0.0207 0.3169 0.00347315 18.8071947

ANC2 P1T1Y 33 0.0162 0.3255 0.00490909 10.1382488

ANC6 PCR2 16.99 0.0171 0.4741 0.00100456 35.8268298

ANC6 PER2Y  6.78 0.0404 0.4096 0.00595782 16.5551758

ANC7 P2T1Y  5.62 0.015 0.3224 0.00266904 17.4317618

ANC2 K5R2 12.03 0.0171 0.482 0.00142495 24.9481328

ANC2 K5T2 11.28 0.0156 0.427 0.00138298 26.4168618

ANC2 K8T2 11 0.0183 0.417 0.00166 26.3915547

Abbildung 9.5:
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Zustande, die diffusere Korngrenzen aufweisen. Starke der Auspragung in absteigender Reihenfol-
ge wie in Kapitel 7.2.2 beschrieben: 6b, 7, 1a, 2a, 2b, 6a.



Darstellung des Risswachstum innerhalb eines Zyklus im laufenden Versuch

7x7 mm Querschnitt

[
o
_fzé Rechte Seite
Kerbe + i Zyklus 10 | 3s
Anirss
=~1.3 mm
3 ZyKlus 12 | 3s
L
y Zyklus 12 | 120s

"~ Zyklus 13 | 120s

Abbildung 9.6:  Beobachtung des Rissfortschrittes in einer CC-Probe an den Seitenflachen. Es werden Bilder bei 3
und 120 s Zyklusdauer aufgenommen. Die Rissldngen werden nachtraglich mit Fiji ausgemessen.
Dargestellt ist die Probe ANC1 P3T1 (Zust. 1a). In Zyklus 14 wird der Versuch auf Grund des nor-
mierten ACPD-Signals beendet. Die Potentialdrahte, die auf der Probenkante angeschweil3t sind,
sind sichtbar. Ein Bild von der Bruchfliche sowie ein schematischer Uberblick iiber die Kornstruk-
tur innerhalb des 7x7 mm Testquerschnittest unterhalb der Bruchflache sind beigefiigt.

Risswachstumsversuche mit Ubergangsverhalten — Zustand 2a

In diesem Abschnitt werden erganzende Darstellungen fiir die Proben aus Zustand 2a vorge-
stellt. Die Risswachstumsraten dieser Proben zeigen ein anfanglich geringes Risswachstum. Der
Ubergang zum zeitabhingigen Risswachstum erfolgt spiter als bei den anderen Zustianden bei
700 °C. Daher sind diese Proben separat dargestellt. Ergdnzend zu den Auswertungen des
Risswachstums, wird ein Uberblick iiber die Kornstruktur und die Bruchfliche gegeben. Mit
Hilfe der Kornstruktur kann gezeigt werden, dass der Wechsel der Risswachstumsraten nicht
durch dieselbige bedingt ist — im Unterschied zu den Proben mit inhomogener Kornstruktur.
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Auf der Bruchflache ist ein abrupter Ubergang erkennbar. Vor diesem Ubergang wéchst der

Riss langsam und die Korngrenzen sind diffuser. Nach dem Ubergangsbereich sind die Korn-

grenzen freigelegt. Der Ubergang wird ebenfalls nicht durch eine Krafterhdhung, die im Ver-

such vorgenommen wurde, ausgeldst.
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Abbildung 9.7:  Versuche mit Ubergangsbereich in den Risswachstumsraten. a) da/dN-Darstellung. b) da/dt-

Darstellung. Die Versuche sind bereits in Abbildung 6.9 dargestellt. Die Diskussion erfolgt in Kapi-

tel 7.2.2 und nimmt Bezug auf Abbildung 9.8 und Abbildung 9.9.
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Abbildung 9.8:  Entwicklung der Rissldnge in Zust. 2a. a) Darstellung des gesamten Versuches. b) Darstellung der
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letzten 2460 s (ca. 20 Zyklen), um das Versuchsende besser aufzulésen. Die Anzahl der durchlau-
fenden Zyklen ist in der Legende in Klammern gegeben.
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Abbildung 9.9:  Entwicklung der Risslange und des SIF flir Zust. 2a. a) Entwicklung der Risslange in den letzten

2460 s des Versuchs. b) Zu den Risslangen in a) gehorige SIF. In Probe 2a-1 wird die Belastung
einmal im Versuch verringert.
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Zust. 2a-1 Zust. 2a-2 Zust. 2a-3 Zust. 2a-4
=
S |
Fei s .
_qg) einkorn Feinkorn Feinkorn
= |
An riss An riss ""‘u\‘_Ar;lriss An riss

Abbildung 9.10: Bruchflichen der Proben mit einem Ubergangsbereich in den Risswachstumsraten. Die zu Grunde
liegende Mikrostruktur ist schematisch dartber dargestellt®. Die Kornstruktur ist nicht verant-
wortlich fiir den Ubergang in den Risswachstumsraten. Sie ist ebenfalls nicht verantwortlich fiir
die unterschiedliche Auspragung der Korngrenzen im interkristallinen Bruchbild.

1 Probenzuordnung: Zust. 2a-1: ANC2 K5R2; Zust. 2a-2: ANC2 K5T2; Zust. 2a-3: ANC2 K5R3; Zust. 2a-4: ANC2 K5T3
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Abbildung 9.11: Wechsel der Schadigungsauspragung auf der Bruchflache flr die Proben aus Zust. 2a. Die Trennli-

nie verlauft senkrecht mittig im Bild. Auf der linken Seite ist die diffusere Auspragung der Korn-
grenzen zu sehen, die mit langsameren Risswachstumsraten einhergeht. Der Riss wachst von links
nach rechts. b) ein vergroRerter Ausschnitt aus a). Die Diskussion erfolgt in Kapitel 7.2.2. In Tabelle
9.11 sind ergdnzende Informationen aufgefiihrt. Es konnte kein mikrostruktureller Grund fiir den
abrupten Ubergang ermittelt werden. Keine mikrostrukturelle GréRe zeigt einen vergleichbaren
Ubergang in ihrer Auspragung.

Tabelle 9.11: Auflistung der Rissldnge und Belastung fiir die Proben mit Ubergangsverhalten. Wenn innerhalb
eines willkiihrlich gewédhlten Zeitraums (224h) kein messbarer Rissfortschritt erfolgte, wurde die
Kraft im Versuch erhoht. Die letzte Erhéhung der nominellen Last im kraftkontrollierten Versuch
ist dargestellt. Es wird deutlich, dass die letzte Lasterhohung nicht sofort in einem Versagen der
Probe resultiert. Die letzte Krafterhdhung ist somit nicht direkt fiir den Ubergangsbereich auf der
Bruchflache und in den Risswachstumsraten verantwortlich. In Zust. 2a-3 wird im gesamten Ver-
such ein Mischkornbereich mit durchlaufen. (700 Zyklen = 24h)

Zust. 2a-1 Zust. 2a-2 Zust. 2a-3 Zust. 2a-4

Fmax in kN 17.79 16.05 15.9 15.1

Omax, netto, Erhshung IN MPa 363 328 324 308

Qerhshung IN MM - 1.58 1.53 2.03

Aibergang IN MM S 2.092 2.667 2.479

AKvor rhshung in MPavm 13.4 14.11 13.15 15.4

AKnach rhshung in MPavm - 14.48 14.68 16.0

AKopergang in MPavm - 17.22 20.21 18.39

NErhijhung - 5218 10428 11024

NUbergang - 9252 18779 13059

Nt 18 9257 18820 13061
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Auswertung der Risswachstumsraten - Geometriefunktion nach Schweizer

1.6 . . . . . . .
| Corner-Crack-Probe
1 4 __ ¢' - 450 —
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r | —— Polynom 5ter Ordnung
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—~ i ]
5 08l A,=067884 |
S a9 A, =0.1386
= 06 A, =-1.22246 | ]
04 A, =6.43742 |
- A, = -9.05057
0.2+ _
| A5 =4.74946
0.0 : ' : ' : : ' : :
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

a/W

Abbildung 9.12: Geometriefunktion einer CC-Probe nach Schweizer [75]. Diese ist fiir viertelkreisformige Risse
unter 45° giiltig. Diese Geometriefunktion wird in der vorliegenden Arbeit eingesetzt.

Probenlage der CC-Proben fiir die Untersuchung der inhomogenen Mikrostruktur

100mm

Abbildung 9.13: Schematische Entnahmepositionen fiir Proben mit verschiedenen Kornstrukturen aus einem
kleinen, bei VDM auf der Freiformpresse hergestellten Pancake. Es ist eine Draufsicht dargestellt.
Der Pancake ist ca. 30 mm hoch. Die Umrisse des Ausgangszustandes (tortenstlickférmig) sind
noch sichtbar.
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Versprodete Zone vor der Rissspitze — Versuchstechnische Ermittlung
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Abbildung 9.14: Ubergangsbereich nach dem zu einem Zyklus niedrigerer Frequenz gewechselt wird. Dargestellt ist
der Versuch ANC1 K4A1l. Es wird zwischen 1-120-1-1, 0.5Hz Dreieck, 1-1-1-1 und 0.5Hz Drei-
eckszyklen gewechselt. Die zugehdrigen Risswachstumsraten sind in Abbildung 6.10 dargestellt. In
dem Ubergangsbereich verhilt sich der Rissfortschritt anders, als fiir die entsprechende Zyklus-
form erwartet. Zu Beginn der schnellen Zyklen wachst der Riss durch die Zone durch, die in den
vorangegangenen, langsamen Zyklen versprodet wurde. Daher sind die Risswachstumsraten er-
hoht. Wie aussagekraftig eine solche versuchstechnische Methode ist, wird diskutiert. Metallo-
graphisch kdnnen allerdings keine versprodeten Zonen vergleichbarer GréRe gefunden werden.
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9.3 Anhang 3: Mikrostrukturbewertung

Praparation der metallographischen Schliffe

Die M5er Proben werden fiir die Ermittlung der Harte (HV10 und HVO0.1) herangezogen. Die
Proben werden nicht-leitend eingebettet, geschliffen und rudimentar poliert, um die automa-
tische Auswertung der Eindrlicke zu erleichtern.

Die restlichen Proben werden fiir die Analyse der Korn- und Phasenstruktur verwendet. Fir
diese Untersuchungen sind Betrachtungen im REM notwendig. Aus diesem Grund werden die
Proben alle elektrisch leitend eingebettet. Als Einbettmasse wird eine Graphitmasse (Konduc-
toMet™ - 203375-016 von Buehler) verwendet. Aufgrund einer hausinternen Umstellung der
Ausstattung wurden die ersten Proben? in einer Kupfermassen eingebettet.

Die eingebetteten Proben werden auf einem Polierautomaten vom Typ Struers Tegramin-30
geschliffen und poliert. Die Prozessparameter sind in Tabelle 9.12 aufgelistet und lediglich als
Richtwerte zu verstehen. Auf Grund von verbleibenden Kratzern, wiederholten Atzungen oder
nachtraglichen Untersuchungen wurden die Proben teilweise mehrfach tberpoliert. In diesem
Fall wurden die Stufen 5 und 6 oder nur Stufe 6 mit angepassten Zeiten durchgefiihrt. Fur die
EBSD-Untersuchungen und Aufnahmen mit dem Riickstreudetektor (BSE) im REM werden die
langen Polierzeiten in Stufe 6 eingesetzt. Schliffe, die hingegen geatzt werden, erfahren die
kiirzeste Politur.

Tabelle 9.12: Parameter des Polierautomaten fiir die Schliffpolitur.

Stufe Kornung Zeit Anpressdruck Drehung

1 120 30-60s 30N Gleichlauf
2 500 30-60s 30N Gleichlauf
3 9 um (MD-Allegro) 3-4min 35N Gleichlauf
4 9 um (Texmet) 3-4min 35N Gleichlauf
5 3 um (MD-Dac) 5-10min 30N Gleichlauf
6 OPS (0.2 um SiO;)  30s—30min 15N Gegenlauf

Fiir eine Analyse der Kornstruktur im LiMi werden die Proben mit dem adlerschen Atzmittel
kurz angedtzt. Dies geschieht in Form einer kurzen Wisch- oder Tauchatzung. Die Matrix wird
dabei starker angegriffen, sodass im Lichtmikroskop die Korngrenzen erkennbar sind. Von
einer Betrachtung der intermetallischen Phasen wird in diesem Zustand abgesehen. Ein elekt-
rolytisches Atzverfahren in verdiinnter Phosphorsiure (HsPO.) eignet sich besser fiir eine
Darstellung der y‘-Phase. Auf Grund unterschiedlicher Schliffdicken und Materialzusténde
variiert die angelegte Spannung zwischen 5-8 VV und die Dauer der Atzung zwischen 2 und 10s.
Die Atzung bei diesem Verfahren ist ungleichmaRig im Probenquerschnitt. Die Ecken und

2 Dies betrifft die Mler Schliffe der Proben ANC1 P1T1, -P1R1, -P2T1, -P2R1, -P3R1 und -P3T1 des Zustandes 1a.
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Rdnder der Probe werden schneller angegriffen als die Probenmitte. Eine Verfarbung der

Rander kann als ein Indiz fiir einen ausreichenden Atzangriff betrachtet werden. Die unter-

schiedlichen Atzzustinde sind der der spiteren Analyse zu beriicksichtigen.

Inhomogene Kornstruktur — Probenentnahme und statistische Gefiligebewertung

Fir die Untersuchung eines inhomogenen Gefiiges wurden die Proben nicht mittig im Pancake

positioniert, sodass verschiedene Kornstrukturen innerhalb eines Testquerschnitts der Probe
vorliegen. Um zu untersuchen, ob dies erfolgreich war, wurden alle Seitenflaichen der CC-
Proben poliert und mit dem Adlerschen Atzmittel angeétzt. Die Bereiche verschiedener Korn-

strukturen wurden auf jeder Seite aufgenommen und grob ausgemessen (siehe Abbildung
9.15). AnschlieBend wurden die Kornstrukturen in der schematischen Zeichnung im Inneren
linear interpoliert. Anhand der interpolierten Kornstruktur wird die Position der Startkerbe in

der CC-Probe festgelegt. Anders als bei den bisherigen Proben kann so gezielt ein Szenario fir
die Risswachstumsversuche geschaffen werden, in dem der Riss verschiedene Bereiche durch-

l[auft, umgeht oder mit ihnen interagiert.

Abbildung 9.15:

7x7 mm Querschnitt

Mischkorn
Feinkorn ~~“--___|
Kerbe +Aariss
=1.3mm T f
B
1.6 mm

2.4 mm

Grobe Ausmessung der verschiedenen Gefligebereiche an der polierten und angedtzen Proben-

oberflache. AnschlieRend erfolgt eine Extrapolation dieser ins Probeninnere. Der Gefligebereich

mit homogener und feinkérnigerer Kornstruktur ist im schematischen Querschnitt blau darge-

stellt.
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Tabelle 9.13: Zusammenfassung der mikrostrukturellen GroRen der Proben mit gezielt inhomogener Kornstruk-
tur. Die Standardabweichung ist beigefiigt. Fiir die Ausscheidungsanteile bewertet diese den Un-
terschied der einzelnen Bilder. Fir die GrofRe und Form wird die Standardabweichung auf alle Aus-
scheidungen aus allen Bildern einer Probe bezogen.

Zustand Ref. Feinkorn T4 T2 Ref. Vakuum
KorngroRe in um 7 2-7 | 15-30 2-7 | 17-30 45122
v — Anteil in % 37+1.1 38+0.9 35+1.5 35+1.9
v'—Radius in nm 52 +15.90 51+15.65 52 +£18.16 52+17.95
6 — Anteil in % 0.7+0.24 1.01+£0.25 1.23+0.28 0.66+0.2
6 — Radius in nm 322.5+139.4 284.4 £ 102 287.5 £ 105 272.5+100.5
6 —Form 2.572+1.29 2.397+1.1 2.453+1.18 3.073+£1.76
Hérte (HVO0.1) 502 511 514 Keine Daten

Nebenriss - Seitenansicht

Zustand 6b - ANC6 PER2 M2L

Nebenriss

Abbildung 9.16: EBSD-Aufnahme, die den Verlauf eines Nebenrisses darstellt. Die nicht-RX Koérner werden meis-
tens geschnitten. Werden sie hingegen umgangen, wird der Riss abgelenkt.
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Verschiedene Formen und Populationen der y* - Phase

!
Ydeformiert

2 g R 7 o
X . Signal A = SE2.
fii"" EHT= 500KV Apertur Size =30.00 m Z Fraunhofer rii'"' EnT= 500KV Aperture izo = 30.00 ym Z Fraunhofer

W= 8.5mm Date :7 May 2021 Operator = bell wm Wo= 8.5mm Date :7 May 2021 Operator = bell wm

Abbildung 9.17: Darstellung der verschiedenen Auspragungen der y‘—Phase. Anhand der entarteten Variante
kdnnen die nicht rekristallisierten Kérner erkannt werden.

i G siiy  AowireSimmdiiim Z Fraunhofer sk e St Z Fraunhofer

wo= 9.3mm Date :21 Sep 2020 Operator = bell WM Wo= 89mm Date :22 sep 2020 Operator = bell wm

Abbildung 9.18: y* Entwicklung in den Vorhofen der 6 — Phase in Alloy 780. Es sind Bilder aus den Zwischenzustan-
den von Zustand 6 dargestellt (siehe Abbildung 3.3 fur die Position in der entsprechenden WB). C3
stellt die Mikrostruktur nach der Lésungsgliihung (955 °C/ 1h) dar. Eine nachfolgende, langsame
Abkiihlung resultiert in C4. Die MaRstabe der Bilder unterscheiden sich.
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Mikrostrukturentwicklung in der Prozessroute - Ergdnzungen

40 : :
TStauch i i
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330 {{ mos0°C [T oA T bz

Nach Stauchen Zwischenzustand 1 Zwischenzustand 2
(21, C1) (22, 26, C2) (23,27, C3)

Abbildung 9.19: Entwicklung der KorngroRBe nach dem Stauchen. Der Korndurchmesser der Zwischenzustande aus
OF-Pancakes ist in Abhédngigkeit der Stauchtemperatur dargestellt. WB1 (Z6,7): 955 °C/ 1h + Ab-
kiihlung mit 4K/min auf 800 °C; WB5 (Z2,3): 970 °C/2h/ H,0 + 860 °C/ 2h; WB6 (C2,3): 900 °C/ 11h
+ 955 °C/ 1h. Fir die dargestellten Zustinde findet in der WB kein signifikantes Kornwachstum
statt. Die Histogramme der Zustande direkt nach dem Stauchen sind in Abbildung 5.14 dargestellt.
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Abbildung 9.20: Entwicklung der 6 —Phase in Zustand 6a anhand der Zwischenzustdnde. Der Zwischenzustand
nach der ersten Aushartung wurde nicht analysiert. LG = Losungsgliihung. Der starke Anstieg des
6 — Phasenanteils in der langsamen Abklhlung ist auf die Position der untersuchten metallogra-
phischen Probe zuriickzufiihren.
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Zust. 1a: keine 6-Gliihung Zust. 6b: mit 6-Gliihung

Homogener Bereich

\& LA
x2.00k BSECOMP

IWM-038971 25.0kV 4.0mm

Inhomogener Bereich

rN

IWM-038749 25.0kV 4.0mm x2.00k BSECOMP

Abbildung 9.21: Vergleich der & —Phase in Abhangigkeit der 6 —Phasenglihung und der Kornstruktur. Die 6 —
Phasengliihung hat einen groReren Einfluss auf die GroRRe der 6 — Phase als die Kornstruktur.
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Zust. 1b Zust. 1c Zust. 5 Zust. 5b (ungetestet)
OF - 1030°C OF - 970°C OF-1030°C OF-970°C

Z Fraunhofer

o - . s .
i Fraunhofer Z Fraunhofer

Z Fraunhofer i Fraunhofer

Zi Fraunhofer Z Fraunhofer Z Fraunhofer

Zi Fraunhofer i Fraunhofer

i Fraunhofer Zi Fraunhofer

Abbildung 9.22: Entwicklung der y* —Phase in den Zwischenschritten fir WB1 und 5. Die statistische Entwicklung
ist in Abbildung 5.16 dargestellt.
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Abbildung 9.23:
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Entwicklung der y‘ — Phase in den Zwischenschritten fir WB6. Die statistische Entwicklung ist in

Abbildung 5.16 dargestellt.
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Abbildung 9.24: Entwicklung der Harte und des y‘ — Ausscheidungsanteil fir WB4. Der Ausscheidungsanteil wird
anhand von REM-Bildern ermittelt. Die kleine y‘-Population kann dort nicht aufgeldst werden.

Zwischenzustand

Endzustand

Al

Cr

Abbildung 9.25: TEM-Aufnahmen der kleinen y‘—Population, die in WB4 entstehen. Im REM ist diese nicht
gesichert auflés- und somit auswertbar.
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Beeinflussung der Ausscheidungskinetik — Ergdnzungen

Die Ausscheidungskinetik der 6 —Phase wird mit Hilfe von Stauchversuchen untersucht. Zu
diesem Zweck werden verschiedene Stauchtemperaturen und Umformgeschwindigkeiten
untersucht. Die & — Phase wird direkt nach dem Stauchvorgang und nach einer anschliefenden
Auslagerung bei 900 °C fur 11h untersucht. Direkt nach dem Stauchen liegt keine & —Phase
vor. In der anschlieBenden Auslagerung scheidet sich & — Phase aus. Dies ist abhdngig von dem
Umformvorgang. In einer weiteren Versuchsserie werden Proben angestaucht, ausgelagert

und dann fertiggestaucht. Uber dieses Vorgehen kann die § — Phase ausgeschieden und ausge-
richtet werden.

¢ =0.01 ¢ =0.1

=950°C

TStauch

TStauch =970°C

6.9mm x2.00k BS|

=1030°C

TStauch

V 4.7mm x2.00k

Abbildung 9.26: Darstellung der Mikrostruktur direkt nach dem Stauchen bis ¢=1.0. Es ist keine & — Phase erkenn-

bar. Die Auswirkungen einer anschlieBenden Glihung bei 900 °C fiir 11h sind in Abbildung 5.19
dargestellt.
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Abbildung 9.27: Die Bewertung der 6 — PhasengroBe und Form nach der Auslagerung, die an den Stauchvorgang
angeschlossen ist, wird dargestellt. Diese statistische Darstellung erganzt Abbildung 5.20.
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Abbildung 9.28: Entwicklung der &—Phase in mehrstufigen Stauchversuchen. Nach der Umformung
(Tstaueh = 950 °C, ¢ = 0.1/'s) bis zu dem angegeben Umformgrad wurden die Proben bei 900 °C fur
die angegebene Dauer ausgelagert. Es folgt eine erneute Umformung bis ¢ = 1.0 erreicht ist. Die
Umformparameter sind identisch zu der ersten Umformung. Ebenfalls dargestellt ist die Stan-
dardabweichung. Diese stellt den Unterschied zwischen verschiedenen Bildern einer Probe dar.
Fir eine bildliche Darstellung siehe Abbildung 9.29 (nach Warmebehandlung) und Abbildung 5.21
(nach Fertigstauchen).
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Abbildung 9.29: Ausscheidung der 6 — Phase vor dem Fertigstauchen in den mehrstufigen Stauchversuchen. Nach
der Umformung (Tstauch = 950 °C, ¢ = 0.1/ s) bis zu dem angegeben Umformgrad wurden die Pro-
ben nach obigen Parametern gegliiht. Das Geflige nach dem Fertigstauchen ist in Abbildung 5.21
dargestellt.
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Abbildung 9.30:
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Orientierungsentwicklung der 8 — Phase im mehrstufigen Stauchversuch. Exemplarische Bilder der
zugehorigen Zustande sind in Abbildung 5.21 (Endzustand) und Abbildung 9.29 (Nach Warmebe-
handlung) dargestellt. Die Proben wurden mit dem jeweils angegebenen Umformgrad ange-
staucht und der ebenfalls gegebenen Auslagerung unterzogen. AnschlieBend wurde bis ¢=1.0 fer-
tiggestaucht. Die Liicke bei 80-100° kann vermutlich mit der Position der Bilder erklart werden, die
niemals exakt in der Probenmitte ist. Des Weiteren ist der Bereich innerhalb der Probe mit einer
90° Ausrichtung klein.



Orientierungslegende IPF
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Abbildung 9.31: Farbkodierung der Kristallorientierungen in IPF’s. Ist bei Darstellungen der IPF’s keine Legende
gegeben, so ist die hier dargestellte Farbgebung glltig.
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9.4 Anhang 4: Zug- und Schwellenwertversuche

Zugversuche - Erganzungen
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N
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Abbildung 9.32:
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Vergleich der Bruchdehnung und Zugfestigkeit fir Zust. 4b. Dargestellt sind die Ergebnisse fir
einen Zwischenzustand und den Endzustand. Es wird eine Dehnrate von 10%/s verwendet. Im End-
zustand ist eine zweite, kleine y‘ — Population enthalten, die nur im TEM aufgelost werden kann.
Diese ist im Zwischenzustand nicht vorhanden. Daher unterscheiden sich die Harte und Zugfestig-
keit. Die Bruchdehnung ist fiir den weicheren Zwischenzustand erhéht im Vergleich zum Endzu-
stand. Dies konnte in verbesserten Rissfortschrittsraten resultieren. CC-Proben der Zwischenzu-
stande wurde nicht untersucht.
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Abbildung 9.33: Darstellung des temperaturabhéngigen E-Moduls von Alloy 780. Die Bruchdehnung und Zugfestig-

keit sind in Abbildung 6.1 dargestellt.
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Schwellenwertverhalten des zeitgetriebenen Risswachstums - Erganzungen
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Abbildung 9.34: Darstellung vergroRerter Ausschnitte des Risswachstums im Stufenversuch. Dargestellt sind die
Momente, in denen das Potential und damit die Risslange in den verschiedenen Last- und Tempe-
raturstufen zu wachsen beginnt. Das resultierende Risswachstum ist vollstdndig zeit- und nicht
zyklusabhangig. Die zugehorige Belastung Kmax kann als temperaturabhangiger Schwellenwert fir
das zeitabhangige Risswachstum betrachtet werden. Der gesamte Verlauf ist in Abbildung 6.12
dargestellt.
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9.5 Anhang 5: Einordnung in die Literatur

Einordnung von Alloy 780 nach zu erwartenden Ausscheidungsarten
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Abbildung 9.35: Klassifizierung verschiedener Nickelbasislegierungen anhand der enthaltenen Elemente. Verschie-
dene Legierungen werden entsprechend ihrer chemischen Zusammensetzung eingeordnet [1]. Je

nach Position im Diagramm werden verschiedene Kombinationen intermetallischer Phasen erwar-

tet. Alloy 780 wird den reinen y‘— Legierungen zugeordnet. Im Falle einer vorliegenden HT —
Phase wird n — Phase vorausgesagt. Der ausgeschiedene Anteil der 6 — Phase in Alloy 780 ist ge-

ring, wahrend der y‘ — Anteil hoch ist, wenn ein Vergleich mit Alloy 718Plus vorgenommen wird.
Des Weiteren weilSt Alloy 780 eine Mischung aus & — und n — Phase auf. Obige Diagramme ordnen
die Ausscheidungen folglich nicht richtig zu, zeigen aber die richtige Tendenz.
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Vergleich mit der Literatur — RR1000
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Abbildung 9.36:

AK in MPavm

Risswachstumsraten der Legierung RR1000. Es werden zwei verschiedene Zyklusformen unter-
sucht. Das R-Verhaltnis ist R,=0.1. Die Daten wurden aus [77] entnommen. Die Legierung weifdt
einen Kobaltanteil von =18.6% auf (siehe Text unterhalb von Abbildung 7.6). Eine Erhéhung des
Kobaltanteils, wie es auch in Alloy 780 vorgenommen wurde, resultiert also nicht zwingend in ho-
hen Risswachstumsraten an Luft.

Cross-Stitched n-Phase in Alloy 718Plus

Abbildung 9.37:
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Darstellung der n — Phase in der Cross-Stitched Variante von Alloy 718Plus [17]. Eine vergleichen-
de Darstellung der ausgerichteten Mikrostruktur ist in Abbildung 2.23 dargestellt.
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