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Kurzfassung

Das Ermiidungsverhalten der ferritisch-martensitischen Stidhle MANET I und II sowie
F82H-mod. wurde bei einer Temperatur von T=200°C untersucht. Die Ermiidungsex-
perimente erfolgten weggesteuert mit Gesamtdehnschwingbreiten zwischen 0,4 % und 1,0 %
bei einer Dehnrate von 8-10 s'. Generell ist der Stahl F82H-mod etwas weicher und besitzt
eine groflere plastische Dehnschwingbreite bei gleicher Belastung im Vergleich zu MANET I
und IL In einige der getesteten Proben wurden vor der Ermiidung 400 appm He mit einem
moderierten 104 MeV o-Teilchen-Strahl implantiert. Die Bestrahlung fiihrt zu einer Werk-
stoffverfestigung. Diese #duflert sich in einer hoheren Spannungsantwort zu Beginn der
Ermiidung im Vergleich zum unbestrahlten Werkstoff. Prinzipiell zeigen alle Proben wihrend
der Ermiidung eine Entfestigung. Die Entfestigung ist bei vorbestrahlten Proben und bei
hohen Gesamtdehnschwingbreiten grofier als bei unbestrahiten Proben. In diesem Fall ist die
Lebensdauer verkiirzt. Bei einer kleinen Gesamtdehnschwingbreite tendiert der vorbestrahlte
Stahl F82H-mod. trotz bestrahlungsinduzierter Verfestigung zu einer moderaten Lebensdauer-
verlidngerung. Eine Entfestigung ist dabei nur in geringem Mafle festzustellen.

Der niedrigaktivierende, japanische Stahl F82H-mod. wurde nach der Ermiidung an Hand
metallographischer Schliffe und wihrend der Ermiidung mit Hilfe eines speziellen langreich-
weitigen Mikroskops hinsichtlich der Entstehung mikrostrukturell kurzer Risse untersucht.
Die wihrend der Ermiidung aufgenommenen Risse wurden nach ihrer Lidnge, Orientierung
und dem Zusammenwachsen der einzelnen Risegmente klassifiziert. Die Risse sind praktisch
immer transkristallin. Es existieren zwei AnriBmechanismen: Zum einen handelt es sich um
eine normalspannungsunterstiitzte Rif3bildung entlang der Martensitlatten, die mit feinen
M;3Cs-Sekundirausscheidungen dekoriert sind. Die Risse haben einen Schwerpunkt ihrer
Orientierung bei 60° zur Belastungsrichtung. Zum anderen entstehen Risse an In- und
Extrusionen in Richtung der maximalen Schubspannung (45° zur Belastungsrichtung). Mit
groflerer Gesamtdehnschwingbreite und nach vorheriger Bestrahlung nimmt der Anteil der
Risse entlang der Ausscheidungen zu. Beide Rifitypen werden durch die Mikrostruktur
(Korngrenzen, angrenzende Lattenbiindel) in ihrem Wachstum beeinfluBt. Die vorherige
Bestrahlung bei der Ermiidung mit einer hohen Gesamtdehnschwingbreite forciert das
Uberschreiten mikrostruktureller Barrieren. Bei einer kleinen Gesamtdehnschwingbreite
bremst die Bestrahlung das Wachstum der Risse. Die Entstehung neuer Riflsegmente 148t sich
mit statistischen Verfahren beschreiben. Die verschiedenen AnriBmechanismen konnen mit
unterschiedlichen Weibull-Verteilungen wiedergegeben werden.




Microscopic investigations of microcrack formation in two ferritic-
martensitic steels in nonirradiated and irradiated conditions

Abstract

The low-cycle fatigue properties of the ferritic-martensitic steels MANET I and II and F82H-
mod. have been investigated at a temperature of 200°C. The strain-controlled fatigue has been
performed with strain ranges between 0,4 % and 1,0% and at a strain rate of 810 s'. The
steel F82H-mod. is characterised by a higher plastic strain amplitude compared to MANET 1
and II. Some of the specimens have been irradiated with a 104 MeV a-particle beam. The
homogeneous implantation of 400 appm He leads to a hardening of the material. At the
beginning of the fatigue tests the stress response of the irradiated specimens is higher
compared to the unirradiated specimens. In general, the material shows softening during
fatigue. The softening of irradiated material, which is fatigue tested with a high total strain
amplitude, is higher than that of the unirradiated material. The lifetime is reduced. For
irradiated specimens fatigued at small total strain amplitudes the tendency to a moderate
lifetime prolongation can be seen. In this case, the material shows only a slight softening.

The surface of the Japanese low-activation steel F82H-mod. has been analysed after fatigue by
metallographic cuts and during the fatigue tests by a special long-distance microscope. The
interest was focused on the initiation and growth of microcracks. The cracks were classified
by their length, orientation and coalescence. Almost all cracks are transcristalline. Two crack
initiation mechanisms can be distinguished: Firstly, cracks appear along the martensite laths
which are decorated with small M,3Ce-precipitates. These cracks are influenced by the normal
stresses and show an orientation of 60° to the load axis. Secondly, cracks originate at in-
/extrusions in the direction of maximum slip (45° to the load axis). With a higher total strain
amplitude and after irradiation the number of microcracks along the precipitates increases.
Irradiation and a high total strain amplitude increase the average crack length. Irradiation and
a small total strain amplitude reduce the average crack length and cause a longer lifetime. The
initiation of microcracks can be described by statistical methods. The distinct crack
mechanisms are characterised by different Weibull distributions.
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1 Einleitung

Ferritisch-martensitische Stihle stehen in der Diskussion als Strukturmaterial fiir die erste
Wand von zukiinftigen Fusionsreaktoren. Gegeniiber austenitische Stdhlen weisen sie eine
Reihe von Vorziigen auf. Dazu zshlen geringes Porenschwellen, hohe thermische
Leitfahigkeit, geringe thermische Ausdehnung und Korrosionsbestindigkeit [1-10]. Struktur-
materialien fiir die erste Wand eines Fusionsreaktors miissen hohen Belastungen standhalten
konnen. Neben dem Auftreffen schneller Neutronen fiihrt das zyklische Brennen des Plasmas
zu thermisch induzierten Spannungen. Die Kombination dieser Materialermiidung mit der
Neutronenbestrahlung gilt als der letztlich bestimmende Faktor fiir die Lebensdauer der
Komponenten.

Fiir die Beurteilung von in Frage kommenden Werkstoffen fiir die erste Wand ist es
unerlédBlich, Lebensdauerdaten unter den genannten Einfliissen zu generieren. Leider stehen
bis heute die bei der Fusionsreaktion D + T — He + n entstehenden Neutronen der Energie
14,1 MeV nicht in einem fusionsrelevanten hohen Flufl zur Verfiigung. Man kann jedoch die
neutroneninduzierte Materialschadigung auf verschiedene Arten simulieren [11]: Zum einen
ist das die Bestrahlung mit Spaltneutronen, die allerdings selbst in schnellen Reaktoren ihren
maximalen FluB3 bei Energien etwa einer Grofenordnung kleiner als die von Fusionsneutronen
besitzen. Eine zweite Moglichkeit besteht in der beschleunigergetriebenen Erzeugung von
Neutronen. Diese konnen aber in den heute verfiigbaren Anlagen nur mit sehr kleinen Fliissen
in einem &uflerst beschrinkten Testvolumen realisiert werden (vgl. [12]). Eine weitere
Simulationsmdoglichkeit von Fusionsneutronen ist die Bestrahlung mit Ionen. Auf Grund ihrer
elektrischen Ladung und der daraus resultierenden Rutherford-Wechselwirkung mit den
Gitteratomen des bestrahlten Materials lassen sich in kurzer Zeit sehr hohe Verlagerungs-
schiddigungen erzielen. Nutzt man fiir die Bestrahlung Alphateilchen und Protonen, so kann
die Verlagerungsschidigung durch beide Teilchenarten bzw. die Heliumimplantation durch
Alphateilchen hervorgerufen und unabhingig voneinander eingestellt werden [13, 14].

Simulationsbestrahlungen von fusionsrelevanten Stihlen durch Neutronen oder Ionen haben
eine Reihe von Verschlechterungen der mechanischen Eigenschaften gezeigt. Hierzu zéhlen
Verfestigung und Duktilitdtsverlust. Nach vorheriger Bestrahlung wird in totaldehnungs-
gesteuerten Ermiidungsexperimenten fiir ferritisch-martensitische Stdhle bei Temperaturen
kleiner als T=450°C eine Reduktion der Lebensdauer bei gleicher Gesamtdehnschwingbreite
verzeichnet [15-19]. Welche Mechanismen auf mikrostruktureller Ebene zur geringeren
Lebensdauer des Werkstoffs fiihren, ist nicht bekannt.

Das Versagen eines ermiideten Werkstoffs geht meistens von der Oberfliche aus. Bei
ferritisch-martensitischen Stidhlen geschieht das durch gleitbandartige Strukturen, deren
Intensivierung zur Bildung von In- und Extrusionen fiihrt. Stark ausgepridgte Intrusionen
resultieren in kurzen Rissen. Generell kann die Entstehung der Risse durch die Mikrostruktur
wesentlich beeinfluBt werden. Zu den einfluBnehmenden Bestandteilen der Mikrostruktur
zihlen Korngrenzen, Martensitlatten und Ausscheidungen. In bestrahlten Werkstoffen findet
man zusitzlich die typischen, zur Verfestigung des Materials beitragenden Mikrodefekte wie
Versetzungsringe und Heliumblasen. Es ist zu erwarten, daB eine Anderung der Mikrostruktur
eine Anderung der Bildung der kleinen Risse nach sich zieht. In der Untersuchung des
Verhaltens der kleinen Risse wird der Schliissel zur Klirung der Versagensmechanismen
gesehen.




Im Rahmen dieser Arbeit sollte das Versagensverhalten einer Gruppe fusionsrelevanter,
ferritisch-martensitischer Stihle auf der Basis der mikrostrukturellen Vorgidnge geklirt
werden. Dies geschieht an Hand von Proben aus dem niedrig-aktivierenden, japanischen Stahl
F82H-mod. sowie aus den Stihlen MANET I und II (Martensitischer Stahl fiir den Next
European Torus). Neben dem Versagensverhalten unbestrahlter Proben ist der EinfluB} einer
vorherigen Bestrahlung auf das Versagensverhalten von Interesse. Die Simulations-
bestrahlungen der Proben bestanden in der homogenen Implantierung von Alphateilchen und
wurden an der Zweistrahlanlage des Forschungszentrums Karlsruhe durchgefiihrt. Die
Mikrostruktur der unbestrahlten wie auch der bestrahlten Stidhle wurde vor und nach der
Ermiidung metallographisch und transmissionselektronenmikroskopisch untersucht. Frakto-
graphische Untersuchungen wurden nach dem Versagen des Werkstoffs mit Hilfe der
Rasterelektronenmikroskopie durchgefiihrt. Der wesentliche und neuartige Bestandteil der
Arbeit ist die Analyse der Entstehung und des Wachstums mikrostrukturell kurzer Risse mit
Hilfe lichtmikroskopischer Aufnahmen der Werkstoffoberfliche wihrend der Ermiidung.
Dabei muf3 das optische System bei der Beobachtung bestrahiter und auf Temperatur
gebrachter Proben entsprechend hohen Anforderungen geniigen. Diese Vorgehensweise steht
im Gegensatz zu den genannten Nachuntersuchungsmethoden, die ansonsten wéhrend der
Ermiidung nur in unterbrochenen Experimenten Anwendung finden konnen. Die Unter-
suchungsergebnisse beziiglich der Risse werden schlielich mit der jeweiligen Mikrostruktur
verglichen und zur Erkldrung des Versagensverhaltens herangezogen.




2 Kenntnisstand und Grundlagen

2.1 Mikrostrukturelles Ermiidungsverhalten ferritisch-martensitischer Stihle

2.1.1 Entwicklung der Mikrostruktur

Die Stihle MANET I und II sowie F82H-mod. haben als ferritisch-martensitische Stéhle ein
kubisch raumzentriertes (krz) Gitter. Prinzipiell haben Metalle mit einer kubisch
raumzentrierten Struktur eine hohe Stapelfehlerenergie. Dies begiinstigt das Quergleiten von
Schraubenversetzungen (welliges Gleiten), welches ein hohes Mal} der Plastizitdt ausmachen
kann. Generell liegen Versetzungen im krz-Gitter auf {110}-, {112}- oder {123}-Ebenen. Das
Gleiten erfolgt in <l11>-Richtungen. Die Versetzungen besitzen einen Burgersvektor
a/2 <111>. Dieser Burgersvektor ist fiir Schraubenversetzungen energetisch giinstig in 3
Teilvektoren aufgespalten, die den Ort der Versetzung eindeutig definieren. Die Schrauben-
versetzung kann in diesem Fall nicht gleiten. Der Ubergang einer nicht gleitfihigen zu einer
gleitfdhigen Schraubenversetzung ist ein thermisch aktivierter Proze. Wird die dazu
bendtigte Temperatur nicht erreicht, so bedarf es einer erhohten Spannung. Sobald sich eine
Schraubenversetzung auf Grund dieser Spannung geldst hat, beginnt sie mit dem Quergleiten.
Die bendétigte, hohere Spannung kann als eine Art Gitterreibung betrachtet werden. Man kann
sie mit dem in kubisch flichenzentrierten (kfz) Gittern vorkommenden Peierlspotential
vergleichen [15]. Die Fliefspannung in Metallen mit krz-Gitter ist also stark von der
Temperatur abhingig. Die FlieBspannung oy 18t sich gemédBl Gleichung 2.1 in zwei Kom-
ponenten unterteilen (siehe auch Abbildung 2.1): Es handelt sich dabei um den athermischen
Spannungsanteil 6, und den thermischen Spannungsanteil o, [21-24]:

o,=0,+0,(de/adt,T) (2.1)

;
Bei niedrigen Temperaturen benotigt man demnach zusitzlich die Spannung o, zum Erreichen
der plastischen Verformung. Diese Spannung ist abhidngig von der Temperatur und der
Dehnrate. Der athermische Anteil stammt von der elastischen Versetzungswechselwirkung.
Gleichung 2.2 zeigt fiir den athermischen Anteil die Abhédngigkeit vom Schubmodul G, vom
Betrag des Burgersvektors b, von der Versetzungsdichte p und von der geometrischen
Anordnung der Versetzungen (Faktor o). M ist der Taylorfaktor, der die Schub- in die
Normalspannung tiberfiihrt.

c,=M-a-Gb-Jp (2.2)

Oberhalb einer Temperatur Ty ist der thermische Anteil der FlieBspannung unerheblich. In
a-Eisen liegt Ty bei einer Dehnrate von de/dt=107s" etwa bei Raumtemperatur. Fiir eine
Temperatur kleiner als Ty ist der thermische Anteil der FlieBspannung deutlich grofer als der
athermische Anteil, Dies steht im Gegensatz zu kubisch fldchenzentrierten Metallen, bei
denen der thermische Anteil eine nur untergeordnete Rolle spielt. Bei hohen Temperaturen
und kleinen Dehnraten wird der thermische Anteil vernachldssigbar. Das Verhalten kubisch
raumzentrierter Metalle dhnelt dann sehr dem Verhalten kubisch flachenzentrierter Metalle.




o,(de/dt,T) cF~0.+o, (de/dt,T)

T, (de/dt) Temperatur

Abb. 2.1: Temperaturabhingigkeit der Fliefspannung in Metallen mit kubisch raum-
zentriertem Gitter

Die in kfz-Metallen vorkommenden persistenten Gleitbidnder (PGBs) werden in a-Eisen nicht
gefunden. Prinzipiell kann man wohl fiir reine krz-Metalle das Auftreten von PGBs zumindest
bei hoheren Temperaturen und kleinen Dehnraten ausschlieBen [25]. Statt dessen erfolgt bei
den genannten Bedingungen ein erhohtes Quergleiten von Schraubenversetzungen. Dies fiihrt
zu einer ausgeprigten Struktur von Versetzungszellen (siehe Abbildung 2.2). Innerhalb dieser
Zellen iiberwiegen die Schraubenversetzungen im Moment der plastischen Verformung.
Treffen Schraubenversetzungen umgekehrten Vorzeichens aufeinander, so konnen sich diese
gegenseitig aufheben. Bei der elektronenmikroskopischen Untersuchung des unbelasteten
Werkstoffs erscheinen dann die Zellen versetzungsfrei. Die hohe Beweglichkeit und die
Féhigkeit zur Annihilation von Schraubenversetzungen innerhalb der Versetzungszellen sowie
die Bildung der Versetzungszellen selbst sind der Grund fiir die abnehmende Spannungs-
schwingbreite im Verlauf der dehnungskontrollierten Ermiidung.

Gersinska [23] untersuchte die Bildung von Versetzungszellen in MANET 1 bei
verschiedenen Temperaturen, Gesamtdehnschwingbreiten und Dehnraten. Bei tieferen
Temperaturen ist die Grofle der Versetzungszellen durch die Abstdnde der Martensitlatten
begrenzt. Bei htheren Temperaturen nimmt der Einfluf} der Latten ab und die Grofie der
Zellen zu. GroBlere Gesamtdehnschwingbreiten rufen kleinere Zellen hervor. Wihrend der
Ermiidung wichst die Zellgrofle, welches mit einer Abnahme der Spannungsschwingbreite
einher geht. Eine Reduktion der Dehnrate fiihrt bei hohen Temperaturen zu kleineren
Spannungsschwingbreiten und grofleren Versetzungszellen, wiéhrend bei niedrigen
Temperaturen nur eine geringe Anderung des Werkstoffverhaltens feststellbar ist.




Abb. 2.2: Bildung von Versetzungszellen in krz-Metallen wihrend der Ermiidung

2.1.2 Entstehung von Rissen

Bei der Ermiidung von krz-Metallen ist die Existenz von persistenten Gleitbidndern (PGBs) in
der Regel nicht festzustellen. In Metallen mit kfz-Gitter fiihren in erster Linie PGBs zur
Auspriagung der In- und Extrusionen. Diese wiederum konnen als Orte der Riflentstehung
fungieren. Die Mikrostruktur ermiideter krz-Metalle zeigt die Bildung von Versetzungszellen.
Man geht davon aus, daB3 diese inhomogene Deformation des Werkstoffs, gepaart mit einem
asymmetrischen Gleiten der Schraubenversetzungen, zur Entstehung von Rauhigkeiten an der
Werkstoffoberfldche fithrt [21]. In Eisen-Kohlenstoff-Legierungen findet man bei der
Ermiidung mit zunehmender Zyklenzahl eine wellige Topographie, die eine deutlich lamellare
Struktur nach sich zieht [26]. Diese Spuren von Gleitbdndern erhthen ihre Dichte mit
ansteigender Zyklenzahl. Sie entwickeln sich zu In- und Extrusionen. Hier konnen die ersten
Risse entstehen. Gleiches gilt fiir reines Eisen [21, 27]: Man erhilt gleitbandartige Strukturen,
die In- und Extrusionen zur Folge haben und als RiBinitiatoren wirken. Die In- und
Extrusionen konnen iiber mehrere Korner hinweg laufen. Ihre Entstehung erfolgt
normalerweise unter 45° zur Belastungsrichtung. Das ist der Winkel, bei dem kontinuums-
mechanisch die hochste Schubspannung herrscht. Neben den In- und Extrusionen gibt es eine
Reihe weiterer Moglichkeiten der RiBlentstehung. Dabei handelt es sich um Unregel-
maiBigkeiten an der Werkstoffoberfldche. Hierzu zdhlen Ausscheidungen oder Einschliisse
dicht unterhalb oder direkt an der Oberfliche sowie herstellungsbedingte (Mikro-) Kerben.
Beispiele sind in [28] und [29] angegeben. In letzterem Beitrag wird das Zusammenspiel




zweier Arten der RiBinitiierung untersucht. Es treten gleichzeitig die RiBSbildung an
Gleitbdndern und die Ribildung an Defekten auf. Allgemein kann man fiir Metalle mit krz-
Gitter sagen: Wenn die plastische Deformation in Form von Gleitbdndern bzw. In- und
Extrusionen fiir die Riflentstehung verantwortlich ist, dann erfolgt das RiBwachstum bis auf
wenige Ausnahmen transkristallin,

Iof

Stadium | Stadium Ii Stadium Il

Abb. 2.3: Stadium I (Anri), Stadium 1I
(Schwingstreifen) und Stadium I
(Gewaltbruch) der  ErmiidungsriB3-
ausbreitung

Das Anreifien des Werkstoffs wird als Phase I der Rilentwicklung bezeichnet [30]. Der Rif3
liegt dabei unter 45° zur angelegten Last. Vom Ort der Rifinitiierung gehen ficherformig
sogenannte Gleitbahnen aus, die zueinander, je nach kristallographischer Orientierung,
gekippt sein konnen. Nachdem der Rif3 die ersten Korner durchlaufen hat, bewirkt die
Zunahme der Spannungskonzentration vor der RiBspitze die Betitigung mehrerer Gleit-
systeme. Das Ri3wachstum setzt sich dann senkrecht zur angelegten Last fort. Diese Phase II
der Riflentwicklung nimmt in der Regel den groften Raum der Bruchfliche auf der Probe ein.
Die Bruchfldche ist gekennzeichnet durch die Ausbildung von Schwingungsstreifen. Ein
Modell zur Entstehung der Schwingungsstreifen ist in [31] dargestellt. Hiufig findet man eine
Kriimmung der Schwingungsstreifen hin zum Ort der Riflentstehung. Mit zunehmender
Zyklenzahl erfolgt eine Verbreiterung der Streifen, welches eine Beschleunigung des
RiBwachstums anzeigt. Am Ende der Ermiidung, wenn die verbleibende Materialbriicke nicht
mehr die angelegte Last tragen kann, kommt es zum Gewaltbruch. Hier kann die Bruchfliche
durch die Bildung von Waben gekennzeichnet sein.




2.2 RiBwachstum

2.2.1 Wachstum makroskopischer Risse

Zur Beschreibung von Spannungsfeldern an einer Rif3spitze wird der Spannungsintensitits-
faktor K eingefiihrt. Er wird je nach Spannungsmodus mit dem Index I, I oder III versehen
(vgl. Abbildung 2.4). In den meisten Féllen handelt es sich bei der Belastung um ein direktes
Offnen der Risse, daher wird hier K; betrachtet. Der Spannungsintensitéitsfaktor ist von der
Spannung o und der RiBlinge a abhingig. Natiirlich spielt auch die Geometrie des
angerissenen Bauteils eine Rolle. Diese geht iiber einen Geometriefaktor Y(a) ein. Fiir einen
Innenrif} der Linge 2 a in einer Platte mit unendlicher Ausdehnung ist Y=1. Ansonsten gilt:

K, = oma - Y(a) (2.3)

Wird eine entsprechende Rifllinge oder eine ausreichend hohe Spannung erreicht, dann
kommt es zum Durchrei3en des Materials. K; wird zum kritischen Spannungsintensititsfaktor
K. Wird das kritische Rifwachstum von der Spannung ausgeldst, so spricht man von der

Versagensspannung Gc:

K, =0 ,Jma Y(a) 2.4)
Bei einer Wechselverformung wechselt die Spannung zwischen einem Minimalwert und
einem Maximalwert. Analog bekommt man fiir die jeweilige Phase den entsprechenden

Spannungsintensitétsfaktor. Ihre Differenz ergibt AK:

AK=K_ -K_. =(0,. —-0.)ra Y@ , firKy,>0 (2.5)
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F
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Abb. 2.4: Die drei RiB6ffnungsmoden




Zwischen AK und der Rifigeschwindigkeit da/dN existiert ein Zusammenhang in Form eines
Potenzgesetzes. Das Gesetz nach Paris ist in Gleichung 2.6 beschrieben:

da _ C-AK" Paris-Gesetz (2.6)
dN

Dieses RiBwachstumsgesetz entspricht Bereich II in Abbildung 2.5. In der doppelt-
logarithmischen Auftragung der Ri3geschwindigkeit iiber AK erkennt man insgesamt einen
S-formigen Verlauf. Als unteren Grenzwert hat man AKschwele (Bereich I). Unterhalb dieses
Werts ist kein Rifwachstum méglich. Beim Erreichen des kritischen Intensititsfaktors AK,
geht die RiBwachstumsgeschwindigkeit gegen unendlich (Bereich III). Es gibt verschiedene
Modifikationen des Paris-Gesetzes, die das RiBwachstum bei kleinen und groflen AK mit
einbezichen.

log da/dN 4

da/dN=C AK"
AK = AcraY

.

log AK

Abb. 2.5: Die drei Bereiche der Riwachstumskurve

Das K-Konzept ist an sich nur fiir die linear-elastische Bruchmechanik anwendbar. Dabei muf}
die plastische Zone vor der Rifispitze klein gegeniliber dem Rif} selbst, dem Ligament und den
librigen Bauteilabmessungen sein. Ansonsten miissen Verfahren der FlieBbruchmechanik
benutzt werden. Hierzu zihlen das J-Integral-Verfahren und das COD-Verfahren (COD=crack
opening displacement). Entsprechende Literatur ist unter [44-47] zu finden.




Es existieren verschiedene Untersuchungen zum Riflwachstum in bestrahlten Stihlen.
L.AJames [48] sowie D.J.Michel und G.E.Korth [49] haben austenitische Stdhle fiir
Reaktorapplikationen hinsichtlich des Riflverhaltens analysiert. Sie stellen kein einheitliches
Verhalten fest.

P.Fenici und S.Suolang [50] finden heraus, dal der austenitische Stahl Typ 316 wéhrend und
nach Protonenbestrahlung mit fusionstypischer Verlagerungsschidigung eine Verlangsamung
des RiBBwachstums zeigt. Dies gilt in erster Linie fiir Risse im Stadium I der Rif}entwicklung.

Je nach Vorbehandlung finden G.J.Lloyd, J.D.Walls und J.Gravenor [51] unterschiedliches
RiBwachstumsverhalten in neutronenbestrahltem Stahl des Typs 316. Es ist kein eindeutiger
Trend festzustellen.

Im Allgemeinen kann man sagen, daB es zwar Hinweise fiir den Einflufl der Bestrahlung auf
die Geschwindigkeit des RiBwachstums gibt, jedoch keine durchweg eindeutigen Aussagen
getroffen werden. Dies gilt insbesondere fiir realititsnahe Untersuchungen von
Reaktorstidhlen. Hier spielen eine Reihe weiterer Parameter wie Temperatur, Druck und
umgebendes Medium eine wichtige Rolle.

2.2.2 Wachstum mikroskopischer Risse

Bei der logarithmischen Auftragung der dauerhaft ertragbaren Spannungsschwingbreite Ac
tiber dem Logarithmus der Anfangsrillinge a erhdlt man einen sogenannten Kitagawa-
Takahashi-Plot (Abbildung 2.6). Er ist geprigt durch zwei Geraden. Sind RiBldngen und
Spannungen innerhalb des durch die Geraden abgegrenzten Bereichs angesiedelt, dann mii3te
das Bauteil eine unendlich lange Lebensdauer erreichen. Nach oben hin entspricht die
begrenzende Spannung bei einer sehr kleinen RiBlinge der Dauerfestigkeit 2-op. Mit
zunehmender RiBlinge nimmt diese Grenzspannung ab. Fiir lange Risse gilt in Analogie zu
dem bereits im vorherigen Kapitel fiir AK beschriebenen Zusammenhang Gleichung 2.7:

AK Schwelle

A= Y@

2.7

Fiir ein konstantes AKschwerie Und einer von a unabhingigen Geometriefunktion Y (Griffith-
RiB) erhélt man bei einer doppelt-logarithmischen Auftragung der Spannungsschwingbreite
tiber der RiBlidnge eine Gerade mit der Steigung -1/2. Hat man nun sehr kleine Risse mit einer
Linge a < ag und ermiidet man ein Bauteil mit einer Belastung unterhalb der Dauerfestigkeit,
dann diirften diese Risse nicht weiter wachsen. Dies ist in der Realitét nicht so. Es gibt einen
Ubergangsbereich (gestrichelte Kurve), in dem das Verhalten von kleinen Rissen unterschitzt
wird. Kleine Risse konnen hier bereits fir AK-Werte unterhalb des Schwellenwerts
wachstumsfihig sein. Die Rilgeschwindigkeiten streuen in diesem Bereich sehr stark. Das
Wachstum ist von der Mikrostruktur abhingig. Es ist durchaus moglich, dafl Risse unterhalb
einer Belastung von op und mit einer Linge a < a; zundchst wachsen, spéter jedoch an
mikrostrukturellen Barrieren b gestoppt werden (graue Kurve). Unter solchen Barrieren
versteht man beispielsweise Korngrenzen oder Martensitlatten.




log Ac 4
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Abb. 2.6: Kitagawa-Takahashi-Diagramm (nach [52, 53])

Sehr kurze Risse mit a < a;, die von der Mikrostruktur beeinflu3t werden, bezeichnet man als
mikrostrukturell kurz. Ihre Linge kann maximal bis zu wenigen Korndurchmessern betragen.
Risse mit einer Linge a > a, werden als lang bezeichnet. Ihr Wachstumsverhalten gehorcht der
linear-elastischen Bruchmechanik. Risse mit einer Linge zwischen den beiden Bereichen
heilen physikalisch kurz. Sie werden mit der elastisch-plastischen Bruchmechanik
beschrieben.

Die Entwicklung der Wachstumsrate von kleinen Rissen ist in Abbildung 2.7 dargestellt. Bei
einer kleinen Spannungsschwingbreite Ac, wichst ein RiB, bis er an einer mikrostrukturellen
Barriere gestoppt wird. Prinzipiell konnte er weiterwachsen, wenn der zugehorige
Spannungsintensititsfaktor groBer als ein Schwellwert ist. Wire zum Beispiel bei
gleichbleibender Spannungsschwingbreite der Rif3 ldnger, dann kdme es vielleicht zu einer
Wachstumsverlangsamung, jedoch nicht zu einem Rifistillstand. Bei der hoheren
Spannungsschwingbreite Ao, wichst ein Ril mit abnehmender Geschwindigkeit. Die
Spannungsschwingbreite ist hoch genug, um die Barriere {iberschreiten zu konnen. Danach
geht sein Wachstum {iber in das Wachstum langer Risse mit entsprechender
Geschwindigkeitszunahme. Liegt die Spannungsschwingbreite oberhalb der doppelten
Dauerfestigkeit, dies sei der Fall fiir Ac,, dann bleibt das RiBwachstum praktisch unbeeinfluf3t
von eventuellen mikrostrukturellen Barrieren.

Grundsitzlich ist festzuhalten, da3 das Wachstum der Mikrorisse die Dauer der Ermiidung bis

zum Versagen dominiert. Auch wenn Risse zu Ermiidungsbeginn stark verlangsamt werden,
konnen sie letztendlich das Versagen des Bauteils herbeifiihren.
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log do/aN 4
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Abb. 2.7: Vergleich von Kurz- und Langriwachstum (nach [54, 55])

Miller gibt ein Wachstumsgesetz fiir mikrostrukturell kurze Risse gemiB Gleichung 2.8 an
[55]. Er geht davon aus, daB die Risse schubspannungsgesteuert unter 45° zur Belastungs-
richtung entstehen. Bei diesem Winkel wird die Schubspannung im Kontinuum maximal.

da
&4 _ 4. o« od_ 2.8
N A(ATY" - (d—a) (2.8)

At ist die Schubspannungsschwingbreite, A und o sind Konstanten. Der Abstand vom
Ursprung zu einer Barriere ist d. Bei abnehmendem Abstand der Rif3spitze von der Barriere
nimmt die Rilgeschwindigkeit ab. Trifft der Rif} auf die Barriere, so stoppt er.

Im Gegensatz zu Miller gehen Nisitani und Goto [56] davon aus, dall das Wachstum
mikroskopischer Risse in erster Linie durch die Spannung und die RiBlange a bestimmt wird.
Sie geben folgendes Wachstumsgesetz an. Bei B und n handelt es sich um Konstanten:

da _p g (2.9)
dN

Tokaji und Ogawa [57] untersuchten das MikroriBwachstum unterschiedlicher Metalle mit
unterschiedlichen Mikrostrukturen. Sie kommen zu dem Schluf3, dal Mikrorisse mehrfach
von Korngrenzen, Tripelpunkten und mikroskopischen Phasengrenzen gebremst werden
konnen (siehe Abbildung 2.8). In feinkornigen Metallen findet hidufiger eine Wechselwirkung

1




zwischen Rissen und Korngrenzen statt. Daher ist dort die durchschnittliche
Riflgeschwindigkeit kleiner als in grobkornigen Metallen. Entsprechend ist die Lebensdauer
groBler (vgl. auch [58]).

da/aN ¢

Abb. 2.8: Skizzierte Wachstumsgeschwindigkeit von Mikrorissen in Vielkristallen
(nach [57])

Die Oberflichengiite eines Bauteils spielt eine wesentliche Rolle bei der Initiilerung von
Mikrorissen. Dabei konnen die Risse an Bearbeitungsspuren auf der Oberfliche oder an
Einschliissen, Poren etc. direkt unterhalb der Oberflidche entstehen. Suhr [59] findet beispiels-
weise, dafl Riefen von rund 50 pm Tiefe mit einer Orientierung quer zur Belastungsrichtung
die Lebensdauer von ansonsten glatten Proben bis zu 50 % reduzieren konnen.

Als Beispiel fiir die statistische Betrachtung der Entstehung von Mikrorissen seien zwei
Veroffentlichungen von Goto [29, 60] genannt. Die Zeitpunkte der Initiierung der Risse
werden mit Weibull-Verteilungen beschrieben. Bei Vorkommen zweier Anrifmechanismen
wird eine gemischte Weibull-Verteilung benutzt.

Weitere Betrachtungen zu Rifwachstumsgesetzen und auch der Ubergénge von

mikrostrukturell kurzen iiber physikalisch kurze bis hin zu groeren Rissen findet man unter
[61, 62].
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2.3 Ermiidung modifizierter 9 - 12 % Cr-Stihle mit und ohne Bestrahlung

Konventionelle 9 - 12 % Cr-Stihle finden ihren Einsatz in der Energietechnik. Die
mechanischen Eigenschaften dieser Stahlsorte sind weitgehend untersucht. Zu der Gruppe
dieser kommerziell erhéltlichen Stdhle zdhlen (siehe [1, 9]) die amerikanischen Vertreter
HT-9 und T91 sowie die britischen Stihle FV607, CRM-12 und FV448. In Frankreich ist es
der Stahl EMI2. Es existiert der japanische ferritisch-martensitische Stahl JEMS. In
Deutschland sind es die Stihle DIN 1.4922 sowie 1.4914, wobei letzterer auf der Basis von
DIN 1.4922 und FV448 entwickelt wurde. Eine weitere Spezialisierung dieser Stihle fiir die
Kernfusion stellen der europdische MANET 1 bzw. II (Martensitischer Stahl fiir den Next
European Torus) und der japanische F82H dar.

Eine Besonderheit der ferritisch-martensitischen Stihle, die man so nicht bei austenitischen
Stdhlen findet, ist das Sprodbruchverhalten bei tiefen Temperaturen. Bei Unterschreiten einer
gewissen Ubergangstemperatur nimmt die Schlagarbeit im Kerbschlagzihigkeits-Versuch
stark ab. Die Bestrahlung ferritisch-martensitischer Stihle verschiebt diese Ubergangs-
temperatur nach oben in einen anwendungsrelevanten Bereich. Zum Themenkomplex
Kerbschlagzihigkeit und bestrahlungsbedingte Versprodung existiert eine Vielzahl von
Veroffentlichungen (beispielsweise [32-40]). Die Ermiidungseigenschaften dieser Stahlsorte
nach und wihrend der Bestrahlung sind deutlich weniger hdufig untersucht worden. Die
hohere Komplexitit im Zusammenspiel von bestrahlungsinduzierter Versprodung bzw.
Verfestigung und die ermiidungsbedingte Anderung der Mikrostruktur beinhaltet jedoch
zahlreiche, interessante Aspekte.

Fiir MANET I liegen Ergebnisse von dehnungsgesteuerten Ermiidungstests von T=300°C bis
T=600°C vor [41]. Die Strahlenbelastung der Proben bestand in der Implantation von 200
appm (atomic parts per million) Helium und einer Schéddigungsdosis von 1,2 dpa
(displacements per atom). In allen Temperaturbereichen ist eine zyklische Entfestigung zu
beobachten. Fiir Temperaturen unterhalb T=450°C ist nach Bestrahlung mit Alphateilchen
eine Erhohung der Spannungsschwingbreite gegeniiber unbestrahlten Proben bei gleicher
Gesamtdehnschwingbreite zu verzeichnen. Bei etwa T=450°C ist kein Einflu} der Be-
strahlung zu sehen. Oberhalb T=450°C liegen die gemessenen Spannungsschwingbreiten
bestrahlter Proben unterhalb derjenigen von unbestrahlten Proben. Das liegt daran, dafl zwar
bei niedrigen Temperaturen die Bewegung der Versetzungslinien durch bestrahlungsindu-
zierte Defekte eingeschrinkt ist, bei htheren Temperaturen jedoch die Bestrahlung das Quer-
gleiten und die Annihilation von Versetzungen und somit ein Ausheilen begiinstigt (vgl. [42]).

Grossbeck et al. [15] bestrahlte zwei martensitische Stihle unterschiedlichen Cr-Gehalts mit
schnellen Neutronen im HochfluBreaktor HFIR. Einer der beiden untersuchten Legierungen
mit 12Cr-1MoVW wurde Ni mit 1 % bzw. 2 % zugesetzt. Uber eine (n,o)-Reaktion 148t sich
damit Helium produzieren. Die Heliumgehalte waren 210 appm He und 410 appm He,
respektive. Die Schidigung betrug 25 dpa. Die zweite Legierung mit 9Cr-1IMoVW enthielt
weniger als 5 appm He bei einer Schiadigung von 3 dpa. Die Bestrahlungstemperatur war
T=55°C und die Testtemperatur T=22°C. Der Ni-haltige Stahl 12Cr-IMoVW zeigt eine
bestrahlungsinduzierte Verfestigung von ca. 30 %. In dehnungskontrollierten Ermiidungs-
experimenten schldgt sich dies in einer Reduktion der Lebensdauer nieder. Der Stahl
9Cr-1MoVW mit der entsprechenden Behandlung ist weniger stark betroffen. Es ist daraus zu
folgern, da Helium eine herausragende Rolle bei der Beeinflussung der Lebens-
dauereigenschaften spielt.
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Lindau und Méslang [16] vergleichen Spannungsschwingbreiten und Lebensdauern von
MANET I bei T=420°C in dehnungskontrollierten Experimenten mit vorheriger Bestrahlung,
ohne Bestrahlung und wihrend der Bestrahlung mit moderierten 104 MeV Alphateilchen. Die
Proben, die sowohl vor der Ermiidung als auch wihrend der Ermiidung bestrahlt wurden,
haben einen Heliumgehalt von 400 appm He und eine Schidigungsdosis von 1,6 dpa. In allen
Ermiidungsversuchen nimmt die Spannungsschwingbreite mit zunehmender Zyklenzahl ab.
Dies wird der Bildung von Versetzungszellen zugeschrieben. Mit zunehmender Gesamtdehn-
schwingbreite nimmt der Anteil dieser zyklischen Entfestigung zu. Nach vorheriger
Bestrahlung liegt die Spannungsantwort bei einer Gesamtdehnschwingbreite von Ag=0,5 %
mehr als 10 % hoher im Vergleich zum unbestrahlten Werkstoff. Die bestrahlungsinduzierte
Verfestigung hat eine Lebensdauerreduktion um ca. eine Groflenordnung zur Folge. Bei den
wihrend der Bestrahlung ermiideten Proben - die Gesamtdehnschwingbreite betrigt ebenfalls
Agio=0,5 % - wird die zyklische Entfestigung im Laufe des Experiments geringer. Die
Lebensdauer ist gegeniiber unbestrahlten Proben etwa um den Faktor 0,5 verkiirzt.

Marmy [17] sowie Marmy und Victoria [18] untersuchten das Ermiidungsverhalten von
MANET II wihrend und nach der Bestrahlung mit Protonen der Energie 590 MeV. Neben der
allgemein beobachtbaren zyklischen Entfestigung ist eine durch vorherige Bestrahlung
hervorgerufene Verfestigung feststellbar. Auch hier fiihrt diese Verfestigung zu einer
Reduktion der Lebensdauer. Die Lebensdauer der Probe, die wihrend der Ermiidung bestrahlt
wurde, liegt zwischen derjenigen der unbestrahlten und jener der vorbestrahlten Probe. Ein
Erklarungsversuch fiir dieses Materialverhalten bezieht sich auf die Wechselwirkung
zwischen plastischer Deformation und dem Aufbau der bestrahlungsinduzierten Mikro-
struktur.

In [19] wird das Ermiidungsverhalten von MANET 1 und II wihrend und nach der
Bestrahlung mit moderierten 104 MeV Alphateilchen bei T=250°C untersucht. Im Vergleich
zu unbestrahlten Proben ist die Lebensdauer bestrahlter Proben (Heliumdosis 400 appm He)
bei gleicher Gesamtdehnschwingbreite reduziert. Proben, die wihrend der Ermiidung bestrahlt
werden, zeigen erst bei niedriger Gesamtdehnschwingbreite und entsprechend langem
Zyklieren eine verkiirzte Lebensdauer. Der Aufbau der mikrostrukturellen, bestrahlungs-
induzierten Defekte bedarf einiger Zeit. Bei einer eher hohen Gesamtdehnschwingbreite von
Agyo1=0,7 % ist eine zyklische Entfestigung zu beobachten. Die vorbestrahlte Probe startet bei
gleicher Gesamtdehnschwingbreite mit einer hoheren Spannung. Ihre relative Entfestigung ist
viel grofer als im unbestrahlten Fall. Man kann auf Grund dieser Eigenheiten von einer
gewissen Erholung des bestrahlten Werkstoffs {iber den Zeitraum der Ermiidung sprechen.

SchlieBlich soll noch kurz auf den Beitrag von Scholz et al. [43] eingegangen werden. Es wird
die kraftgesteuerte Torsionsermiidung des austenitischen Stahls 316 L bei einer Temperatur
von T=400°C analysiert. Eine Bestrahlung erfolgte mit 19 MeV Deuteronen. Im Gegensatz zu
den bisher genannten dehnungsgesteuerten Versuchen, bei denen die vorherige Bestrahlung
jeweils eine Lebensdauerreduktion bei gleicher Gesamtdehnschwingbreite gebracht hat,
erfahren hier die vorbestrahlten Proben eine Lebensdauerverldngerung um den Faktor 5 bis 7
bei gleicher Spannungsschwingbreite. Der direkte Vergleich mit ferritisch-martensitischen
Stihlen ist jedoch eingeschriinkt zu betrachten, da Austenite bei der Ermiidung eine zyklische
Verfestigung zeigen.




Generell unterscheidet man fiir die Abhéngigkeit der Lebensdauer von der Belastung zwei
GesetzmiBigkeiten. Einmal handelt es sich um die Beschreibung des Bereichs hoher
Gesamtdehnschwingbreiten und kurzer Lebensdauern. Man spricht von Low Cycle Fatigue
(LCF). Hier geht man davon aus, dafl die Lebensdauer von der plastischen Dehnschwingbreite
abhéngt. Man benutzt die plastische Dehnschwingbreite nachdem die Entfestigung des
Materials in eine Sittigung libergegangen ist. Dies ist bei einer Zyklenzahl von Npy/2 der
Fall. Gleichung 2.10 zeigt das Coffin-Manson-Gesetz, bei dem das Produkt aus
Bruchlastspielzahl und einer Potenz der plastischen Dehnschwingbreite konstant bleibt:

. AP

plast

N = COnst. Coffin-Manson-Gesetz (2.10)

Bruch

Bei kleinen Gesamtdehnschwingbreiten, bei denen die plastische Dehnschwingbreite kleiner
als die elastische ist, trifft das Coffin-Manson-Gesetz nicht mehr zu. Man spricht fiir diesen
Bereich von High Cycle Fatigue (HCF). Basquin beschreibt ein Gesetz (Gleichung 2.11), bei
dem das Produkt aus der Bruchlastspielzahl und einer Potenz der Spannungsschwingbreite bei
Naruen/2 eine Konstante ergibt:

N -Ac?® = const. Basquin-Gesetz (2.11)

Bruch

Prinzipiell lassen sich die Ermiidungsversuche mit den modifizierten 9 - 12 % Cr-Stihlen gut
mit den beiden Gesetzen beschreiben. Auf Grund der Verfestigung bestrahlter Proben kénnen
unbestrahlte sowie bestrahlte Proben in der Regel nicht gleichzeitig mit ein und dem selben
Gesetz hinsichtlich ihrer Lebensdauer charakterisiert werden.




3 Werkstoff

3.1 Charakterisierung

Im Rahmen dieser Arbeit wurden Proben des japanischen Stahls F82H-mod. untersucht.
AuBlerdem wurden fiir Vergleiche und vorbereitende Untersuchungen Proben aus den Stdhlen
MANET I und II (Martensitischer Stahl fiir den Next European Torus) herangezogen. Die
MANET-Stéhle sind Entwicklungen des Instituts fiir Materialforschung I am Forschungs-
zentrum Karlsruhe. Alle 3 Stdhle lassen sich auf die Klasse der 9 - 12 % Cr-Stihle
zuriickfiihren. Thre Zusammensetzung wurde jedoch hinsichtlich des Einsatzgebiets modi-
fiziert. Die Entwicklung der 9 - 12 % Cr-Stihle begann etwa Mitte der Fiinfziger Jahre in
Konkurrenz zu nicht- oder niedriglegierten ferritischen und ferritisch-bainitischen Stihlen
sowie zu hochlegierten austenitischen Chrom-Nickel-Stéhlen. Die 9 - 12 % Cr-Stéihle weisen
eine Reihe von Vorteilen auf: Vergleicht man sie mit den hoch-warmfesten austenitischen
Stihlen, so hat man giinstigere thermophysikalische Eigenschaften (hohe Wirmeleitfahigkeit
und geringe Wirmeausdehnung), erhohte Korrosionsbestidndigkeit in Wasser und Wasser-
dampf, geringere Anfilligkeit gegeniiber bestrahlungsinduzierter Helium-Versprodung und
geringeres bestrahlungsinduziertes Schwellen. Gegeniiber niedriglegierten ferritischen Stdhlen
besteht zumindest unterhalb von T=580°C eine ausreichende Hochtemperatur-Zeitstand-
festigkeit sowie eine erhGhte Bestdndigkeit gegeniiber Anlaversprodung [1-8, 63].

Tab.I: Legierungszusammensetzung von MANET I und II sowie von F82H-mod.

F82H-mod. NKK)| MANETI | MANETIO

Fe Basis Basis Basis
C 0,09 0,13 0,10
Cr 7,62 10,6 10,37
Ni 0,02 0,87 0,65
Mo 0,003 0,77 0,58
A 0,16 0,22 0,21
w 1,95 - -

Mn 0,16 0,82 0,76
Ta 0,02 - -

Cu 0,01 - -

Al 0,003 - -

Si 0,11 0,37 0,18
Ti 0,01 - -

Co 0,005 - -

Zr - 0,053 0,008
Nb 0,0001 0,16 0,16
S 0,001 0,004 0,005
P 0,002 0,005 0,004
N 0,007 0,02 0,032
B 0,0002 0,0085 0,0075
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Die Anwendung von 9-12 % Cr-Stihlen ist im konventionellen Kraftwerksbau verbreitet und
erstreckt sich auf Kessel, Frischdampfhauptleitungen, Dampferzeuger und Turbinen. In
nuklearen Kraftwerken gibt es Anwendungen als Dampferzeuger und Brennelementkésten.
Schlieilich sind modifizierte 9 - 12 % Cr-Stihle potentielle Kandidaten fiir die erste Wand
von zukiinftigen Fusionskraftwerken.

Der japanische Stahl F82H-mod. wurde von der NKK-Corporation in einer 5 t Gro3charge im
Vakuum-Induktionsofen erschmolzen. Die fiir die Ermiidungsversuche entnommenen Proben
stammen aus gewalzten Platten einer Dicke von 15 mm. Die chemische Zusammensetzung
wurde zundchst von NKK bestimmt. Nach der Anlieferung fiihrte man eine Kontrollanalyse
am Institut fiir Materialforschung I durch [64, 65]. Die Legierungszusammensetzung von
F82H-mod. sowie MANET I und II sind in Tabelle I dargestellt [19, 66]. Insbesondere fiir
F82H-mod. sind auch Verunreinigungselemente angegeben. Die Begrenzung dieser
Verunreinigungen zeichnet den Unterschied zwischen dem hochreinen F82H-mod. und dem
Stahl F82H aus. Ein Grundgedanke hinter der Entwicklung von F82H-mod. ist die geringe
Aktivierbarkeit bei Exposition gegeniiber Fusionsneutronen. Man versucht die Gehalte von
Elementen wie Ni, Co und Mo, die beziiglich einer niedrigen Langzeitaktivierung sehr
schlecht sind, zu substituieren oder so stark wie moglich zu reduzieren [67, 68]. Ganz
besonders gilt das fiir Nb. Nb ist ein Kohlenstoffstabilisator. Es muf8 nicht nur als solcher
ersetzt sondern der Restgehalt auch auf einen sehr niedrigen Anteil begrenzt werden [69].
NKK gibt einen Nb-Gehalt von nur 1 ppm an. Der Aspekt der niedrigen Aktivierbarkeit ist
neu gegeniiber den MANET-Stéhlen. Was die MANET-Stéhle betrifft, so stellt MANET II
eine Weiterentwicklung von MANET I dar [70-72]. MANET 1 besitzt einen recht groBen
Zirkoniumgehalt. Zirkonium-Primérkarbide in MANET I haben den negativen Effekt, da83 sie
als RiBinitiatoren bei der Ermiidung wirken.
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Abb. 3.1: Modifiziertes Schaeffler-Diagramm fiir MANET I, II und F82H-mod.
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Eine Abschitzung der Gefiigeart der Stihle F82H-mod. und MANET VII erhidlt man nach
Eintragung in das Schaeffler-Diagramm [73]. Abbildung 3.1 zeigt solch ein Diagramm nach
Modifikation von Schneider [74]. Die entsprechenden Chrom- und Nickeldquivalente wurden

mit den von Briggs und Parker [75] aufgestellten Gleichungen 3.1a und 3.1b berechnet. Die
Legierungselemente werden dabei in Gewichtsprozent angegeben:

Cr-Aquivalent = %Cr +2-%Si + 1,5-%Mo +5-%V + 55-% Al (3.1a)
+ 1,75-%Nb + 1,5-%Ti + 0,75- % W

Ni-Aquivalent = %Ni + %Co + 0,5-%Mn + 0,3-%Cu + 25-%N (3.1b)
+30-%C

Die metallographischen Untersuchungen bestétigen, dal nicht nur das Gefiige von
F82H-mod., sondern auch die Gefiige von MANET I und II, die auf Grund ihrer Legierungs-
zusammensetzung das Vorkommen von 8-Ferrit befiirchten lassen, voll martensitisch sind.

Temperatur
A
12000c.J T1075°C F82H-mod.
T=1040°C, ;Omin sy meem—eee MANET I / ”
38 min e
1000°C 9500 P
........... pUeh b Ac,=915°C
o Ac,=835°C
800°C - T=750°C, 1 h ! !
vl b1 T=750°C,2h !
suoec - o |
Ly b M=425°C
400°C - '-, Lo ".
i i L Mg220°C
200°C ¥ ¥ '=.
ﬂ ":

Abb. 3.2: Wirmebehandlung von F82H-mod., MANET I und II. Die Umwandlungswerte
beziehen sich auf F82H-mod.. Fiir MANET U1 liegen sie etwas niedriger.
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Der Stahl F82H-mod. wurde vom Hersteller bereits fertig vergiitet angeliefert. Die
Wirmebehandlung bestand aus einer Austenitisierung bei T=1040°C (38 min) und einer
anschliefenden Anlabehandlung bei T=750°C (1 h). Die Vergiitung ist schematisch in
Abbildung 3.2 dargestellt. Gleichzeitig sind die wesentlichen Temperaturen fiir das
Umwandlungsverhalten nach einer 15 miniitigen Austenitisierung bei T=1040°C
eingezeichnet. Der Stahl F82H-mod. ist als umwandlungstridge und als Lufthirter anzusehen.
Die Perlitbildung setzt ab dT/dt=0,8°/min ein.

Die Proben aus MANET I und II wurden zunichst bei einer Austenitisierungstemperatur von
T=950°C homogenisiert (2h). Dies soll ein gleichmiBigeres Gefiige nach vorangegangener
Kaltverformung (Walzen) erreichen. Danach erfolgte eine zweite Austenitisierung mit der
hoheren Temperatur T=1075°C (0,5 h), die eine vollstindige Hértung bei rascher Abkiihlung
an Luft bedingt. Die Anlabehandlung wurde bei T=750°C (2h) durchgefiihrt.

Tab. II: Umwandlungstemperaturen von MANET I und II sowie von F82H-mod.

Aclb Acle Ms Mf
F82H-mod. 835°C 915°C 425°C  220°C
MANET I 790°C 870°C 310°C  155°C
MANET I 780°C 890°C 350°C  155°C

3.2 Mikrostruktur

3.2.1 Metallographische Untersuchungen

Eine am Institut fir Materialforschung durchgefiihrte metallographische Analyse von
F82H-mod. im Anlieferungszustand ergab eine Korngrofe von 78,6 pm im Lings- und
51,4 um im Querschliff. Das Gefiige zeigt die typische Streifenstruktur von Martensitlatten.
Die durchschnittliche Lattenbreite liegt bei 1,82 pum. Die Lattengrenzen wie auch die
Korngrenzen sind dekoriert mit sehr feinen Sekundédrausscheidungen. Bei den perlschnurartig
aufgereihten Ausscheidungen handelt es sich iiberwiegend um Mj3Ce-Karbide. Die
Martensitlatten sind biindelartig strukturiert. In einem Korn sind in der Regel mehrere
Bereiche mit unterschiedlicher Lattenorientierung vorhanden. Haufig ist nicht erkennbar, ob
zwischen unterschiedlich orientierten Latten Korn- oder nur Bereichsgrenzen vorliegen.
Vereinzelt treten Primirkarbide auf. Eine EDX-Analyse zeigt, dal es sich dabei um Cr-, Fe-
und W-haltige Einschliisse handelt [76]. Der gemittelte Durchmesser der Primérkarbide liegt
bei 5,4 pm.
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Tab. III: EDX-Analyse der Primirkarbide, Angabe der am hiufigsten vorkommenden

Elemente
Element Gewichts-% Atom-%
\" 1,02 1,27
Cr 49,97 60,83
Fe 26,65 30,21
W 22,36 7,70

Abb. 3.3: a) Lattenbiindel mit unterschiedlicher Orientierung moglicherweise getrennt durch
eine Korngrenze. b) Lattenblindel und EinschluB3; fein verteilte Sekundirkarbide.

20




Abbildung 3.3 zeigt metallographische Schliffbilder mit der typischen Mikrostruktur. In
Abbildung a) sind unterschiedliche Lattenrichtungen zu sehen. Die Grenzlinie zwischen den
Lattenbiindeln konnte eine Korngrenze sein. Abbildung b) zeigt ebenfalls Lattenbiindel
unterschiedlicher Orientierung. In der Bildmitte ist zudem ein Einschluf zu sehen. Dieser Ein-
schluf} liegt gerade im Grenzbereich zweier Lattenbiindel. Solch eine Lage eines Einschlusses
kommt nur selten vor. An den Lattengrenzen kann man die fein verteilten Sekundir-
ausscheidungen erkennen.

Die Mikrostruktur von MANET I und II wird in [23, 72 und 77] beschrieben. Es existiert
gleichermaBlen die typische Martensitlattenstruktur. Fiir MANET 1 ist eine Korngrée von
etwa 30 um angegeben, fiir MANET 1II je nach Charge 20 pm bis 50 pm. Damit liegen die
Korngroen niedriger als bei F82H-mod.. Der mittlere Abstand der Martensitlatten von
MANET I wird mit ca. 0,4 pm angegeben. Die Lattengrenzen und die Grenzen der
ehemaligen Austenitkdrner sind mit feinen M»3;Cg-Karbiden belegt. Insbesondere in MANET I
findet man grofere Primérausscheidungen vom Typ Zr(C,N).

3.2.2 Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen

Wie im metallographischen Schliff ist auch bei der Transmissionselektronenmikroskopie
(TEM) die Lattenstruktur des Martensits zu erkennen. Die Sekundirausscheidungen stellen
sich als perlschnurartig aufgereihte, langgestreckte, dunkle Inseln dar (siche Abbildung 3.4).
Ihre durchschnittliche Lange betrigt 52 nm, die durchschnittliche Breite 24 nm.

Abb. 3.4: Langgestreckte, aufgereihte M,3Cs-Sekundarkarbide in F82H-mod.
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Abb. 3.5: a) Hellfeldbild und b) Dunkelfeldbild mehrerer Sekundérkarbide

Um die Aussage, daB es sich bei den feinen Karbiden um Mj3Cs-Ausscheidungen handelt, zu
verifizieren, wurden verschiedene Dunkelfeldaufnahmen und die dazugehorigen Beugungs-
bilder entsprechender Bereiche aufgenommen (vgl. [78-81]). Neben den Beugungsreflexen
des kubisch-raumzentrierten Matrixgitters existieren feine Beugungspunkte, die durch die
Reflexion des Gitters der Ausscheidungen hervorgerufen werden. Auf Grund des Beugungs-
musters 148t sich der Gittertyp der Ausscheidungen als kubisch-flichenzentriert bestimmen.
Mit Hilfe der Reflexe kann der Gitterebenenabstand und die Gitterkonstante mit den
Gleichungen 3.2 a und b berechnet werden. Fiir den Abstand R des Beugungsreflexes vom
Nullstrahl gilt:

a

R-d=A-L  mit d:m (3.2 aund b)

L ist die Kameraldnge, A die Wellenlidnge. Bei d handelt es sich um den Abstand der den
Reflex hervorbringenden Gitterebenenschar, welche durch die Miller’schen Indizes A, k und [
bestimmt wird. Beispielsweise ergeben sich fiir die beiden niedrig indizierten
Beugungsreflexe g =<111>und g = <200> folgende Gitterkonstanten a:

g=<111> —  a=1044A
g=<200> —  a=105A

Ein Vergleich mit [82] nach Gittertyp und Gitterkonstanten sowie Legierungs-
zusammensetzung ergibt fiir die Ausscheidungen, dafl es sich um M3,3Cs handelt. Unten-
stehende Tabelle gibt mogliche Karbide an:

Tab. IV: Moégliche M,3Cs-Sekundirkarbide

M,;Cs-Karbid Gittertyp Gitterkonstante
Cr3Cs kfz 10,66 A
Fe1Mo0,Cy kfz 10,56 A
Fe,  W,Cs kfz 10,54 A
Mny3Cs kfz 10,59 A
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3.3 Mechanische Eigenschaften

3.3.1 Zugversuch

Dieses Kapitel gibt einen Uberblick iiber die Zugversuchseigenschaften von F82H-mod. sowie
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Fiir F82H-mod. decken zwei Versuchsreihen den Temperaturbereich von Raumtemperatur bis
T=700°C ab. In den Versuchsreihen wurden unterschiedliche Proben benutzt. Einmal Proben
mit der Abmessung 3 mm x 35 mm (dy x Ly) [66] sowie Proben mit 5 mm x 30 mm (dg x L)
[83]. In den Schaubildern fiir die Zugfestigkeit Rm, Dehngrenze Rp,o,, Gleichmafldehnung A,
und Brucheinschniirung Z erhilt man eine gute Passung der MefBergebnisse der beiden
Probenformen. Fiir die Bruchdehnung A gilt dies auf Grund der verschiedenen Geometrien
nicht. Fiir die unterschiedlichen Proben werden getrennte Kurvenziige dargestellt. Insgesamt
ist der Stahl F82H-mod. etwas weicher als die MANET-Stihle. Seine Zugfestigkeit und seine
Dehngrenze liegen unterhalb der von MANET I und II. Die Bruchdehnung ist zumindest fiir
die Probe mit den Abmessungen 5 mm x 30 mm im Bereich des MANET. F82H-mod. besitzt
auBer bei Raumtemperatur eine geringere GleichmaBdehnung und die Brucheinschniirung ist
zumindest unterhalb etwa T=500°C deutlich grofier als die der MANET-Stihle.

3.3.2 Kerbschlagversuch

Abbildung 3.8 und 3.9 geben eine Uberblick iiber die Kerbschlagdaten. Die Kerbschlag-
versuche wurden mit ISO-V-Proben durchgefiihrt. Fiir die Hochlage von F82H-mod. wird
deutlich mehr Energie benttigt als fiir MANET I und II. Zudem liegt der Steilabfall bei
niedrigeren Temperaturen. Die Kerbschlagdaten von F82H-mod. weisen damit auf ein
glinstigeres Verhalten hin als dies fir MANET /Il der Fall ist. Gleichzeitig wurde die
Temperatur bestimmt, bei der der kristalline Bruchanteil 50 % betrigt (FATT=Fracture
Appearance Transition Temperature). Hier liegt F82H-mod. unterhalb und MANET /I
oberhalb T=0°C.
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Abb. 3.8: Kerbschlagzihigkeitsdiagramm
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Abb. 3.9: Kristalliner Bruchanteil

3.3.3 Zugversuche bestrahlter F82H-mod. Proben

Die Abbildungen 3.10 und 3.11 zeigen einen Vergleich der Zugversuchsdaten von bestrahltem
und unbestrahltem F82H-mod. (aus[65]). Die Bestrahlung erfolgte mit moderierten 104 MeV
Alphateilchen, welches zu einer homogenen Heliumimplantation fiihrte. Die Dosis betrigt
500 appm He, die Verlagerungsschadigung liegt bei 0,3 dpa. Bei den Proben handelt es sich
um Flachzugproben, die fiir die Bestrahlung optimiert sind. Die Dehnrate war kleiner als fiir
die Proben der in Kapitel 3.3.1 beschriebenen Zugversuche. Der direkte Vergleich mit den
Daten aus Kapitel 3.3.1 ist somit nicht gegeben. Eine Erhohung der Zugfestigkeit und
Dehngrenze dokumentiert deutlich die bestrahlungsinduzierte Verfestigung. Diese ist bei der
kleinsten Versuchs- und Bestrahlungstemperatur (T=60°C) maximal und nimmt zu héheren
Temperaturen hin ab. Ab etwa T=400°C hat die Bestrahlung praktisch keinen EinfluB mehr
auf die mechanischen Eigenschaften. Die bestrahlungsinduzierte Verfestigung bei T=60°C
iiberschreitet 100 MPa; bei T=250°C betrdgt die Verfestigung 50 bis 70 MPa. Die Bruch-
dehnung zeigt fiir den bestrahlten wie unbestrahlten Werkstoff ein Minimum bei ca. T=300°C.
Dieses Minimum ist fiir die bestrahlten Proben stdrker ausgeprégt, so daf sich die Werte der
bestrahlten Proben denen der unbestrahlten in diesem Bereich angleichen. Bei der
GleichmaBdehnung scheint die Bestrahlung bereits bei etwas kleineren Temperaturen ihren
Einflu zu verlieren. Wihrend bei der kleinsten Temperatur die GleichmaBdehnung der
bestrahlten Probe ca. 2 % oberhalb der unbestrahlten Probe liegt, gleicht sich diese Differenz
bei ungefihr T=250°C aus.
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4 Experimentelles

In diesem Kapitel werden die experimentellen Besonderheiten fiir die Durchfiihrungen der
Ermiidungsversuche dargestellt. Dabei bedingen sich die Untersuchungsmethoden wie die
lichtmikroskopische Beobachtung der Proben wihrend der Ermiidung und die Versuchs-
fiihrung gegenseitig. Ein wichtiger Punkt ist der EinfluB3 der Temperatur der gekiihlten Proben
beziiglich der auftretenden Spannungen, die maBgeblich den Ort entstehender Risse
bestimmen. Die Oberflidchenbehandlung der Proben spielt fiir die Detektion der mikro-
strukturell kurzen Risse eine wichtige Rolle. Die Optimierung der Probenoberfliche sowie die |
Form der Proben und ihre Herstellung werden zunidchst besprochen. Danach wird eine
Beschreibung der Bestrahlungs- und Ermiidungseinrichtung geliefert. Es wird der Zusammen-
hang zwischen Probenkiihlung und Anriverhalten hergestellt. Schlieflich wird auf den
Einsatz des speziellen, langreichweitigen Lichtmikroskops eingegangen. Am Schluf3 wird das
Vorgehen bei der Auswertung der metallographischen, transmissionselektronenmikros-
kopischen und lichtmikroskopischen Bilder erlédutert.

4.1 Beschreibung der Proben

4.1.1 Probenform und -herstellung

Die vom Hersteller angelieferten gewalzten Platten der Dicke 15 mm wurden fiir die Proben
grob vorgeschnitten. Die Form der rotationssymmetrischen Teile (Gewindekopfe) wurde
durch Drehen erreicht. Die eigentliche Geometrie der Proben entstand durch Funkenerodieren.
Die Proben besitzen einen ungewohnlichen quadratischen Querschnitt. Sie sind damit fiir die
Bestrahlung optimiert. Wenn die Proben unter 45° zur ebenen Oberfliche beziehungsweise
genau auf die Kante bestrahlt werden, dann ist die durchstrahlbare Wanddicke im Gegensatz
zu einer rotationssymmetrischen Form bis auf die Ecken konstant. Die Wanddicke ist mit
0,4 mm so grof3, daf} die gesamte Probe gerade noch (2 - 0,4 mm A2 =1,13 mm) mit Alpha-
teilchen der Energie 104 MeV durchstrahlt werden kann. Die plane Oberfldche der Proben ist
Voraussetzung fiir deren Beobachtung mit einem Lichtmikroskop.
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Abb. 4.1: Geometrie der an der Zweistrahlanlage verwendeten Ermiidungsproben (H-Quad)

4.1.2 Optimierung der Probenoberfliche

Die funkenerodierten Proben weisen eine gewisse Rauhigkeit an ihrer Oberfléche auf. Das ist
durch den Herstellungsprozess bedingt. Beim Funkenerodieren wird die Oberfliache der Probe
lokal aufgeschmolzen. Die Erstarrung erfolgt schuppen- oder tropfenartig. Eine solche
Oberflidche 146t die Beobachtung der Entstehung von In- bzw. Extrusionen und Mikrorissen
nicht zu. Wird die Probenoberfliche beleuchtet, dann wird das Licht durch die unregelmiBige
Oberfldche in alle moglichen Richtungen reflektiert, jedoch nur unzureichend in Richtung des
Mikroskopobjektivs. Eine Oberflichenbehandlung der Proben ist daher unerldBlich. Es
wurden mehrere Moglichkeiten getestet, die Oberfldchen zu polieren: Mechanisches und
elektrolytisches Polieren sowie deren Kombinationen. Andere Poliermethoden wie z.B.
Trommeln scheiden wegen der speziellen Probengeometrie aus. Als beste Vorgehensweise der
Oberfldchenpréparation hat sich das im Folgenden beschriebene Verfahren erwiesen:
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e Elektrolytisches Polieren:

Zunéchst werden die Proben elektrolytisch innen wie aufien poliert. Dieses Glitten gilt an sich
nur der inneren Oberfliche. Sie soll am Ende des Polierverfahrens in etwa die gleiche
Rauhigkeit wie die duBlere Oberfliche besitzen, damit nicht ein Anreilen an der inneren
Oberfliche bevorzugt wird. Urspriinglich wurden die Proben innen wie aufien abgeschliffen.
Das Abschleifen der inneren Oberfldchen ist geometriebedingt sehr aufwendig und verteuert
die Probenproduktion um einige hundert Mark pro Probe. Ein Hochglanzpolieren der
abgeschliffenen inneren Oberflichen wire auf Grund der schlechten Zuginglichkeit praktisch
unmoglich gewesen. Rauhigkeitsmessungen ergaben, dafl die Rauhigkeit der mechanisch
polierten Probenoberfliche etwas grofer ist als die der elektrolytisch polierten Oberflidche
(siehe Abbildung 4.4). Aus diesem Grund wurde das Abschleifen der inneren Oberfldche
zugunsten des elektrolytischen Polierens eingestellt. Hinzu kommt, dafl die durch die
Funkenerosion bedingten Unebenheiten auf der inneren Oberflache weniger kritisch sind, da
bei der Herstellung der hochspannungsfithrende Draht axial durch die Probe gefiihrt und eine
ebene Fldche abgetragen wird. Eventuell auftretende Stufen (Mikrokerben) sind damit in
azimutaler Richtung und weniger gefahrlich fiir die Bildung von kleinen Rissen. Im Gegensatz
dazu wird die Auflenseite der Probe senkrecht zu ihrer Achse und teilweise entlang
gekriimmter Fliachen funkenerodiert. Hier wiirde das elektrolytische Polieren alleine nicht
ausreichen. Elektrolytisches Polieren zeigt seine beste Wirkung, wenn man bereits relativ
glatte Oberfldchen hat. Auf rauhen Oberflichen wird zwar die Hohe der Unebenheiten
reduziert, beseitigt werden sie allerdings nicht. Im speziellen Fall der fiir die Zweistrahlanlage
konzipierten Hohlproben werden diese beim elektrolytischen Polieren anodisch geschaltet,
eine Stabkathode wird axial in die Probe eingefiihrt und ein ringférmiges Blech als zweite
Kathode um die Probe herum plaziert. Folgende Tabelle gibt eine Zusammenfassung der
Einstellungen:

Tab. V: Einstellungen der Parameter fiir das elektrolytische Polieren der Proben

Elektrolyt Stromstirke | Spannung | Polierdauer | Kiihlung des Elektrolyts
25 g Cry0;
230 ml H;PO4 15A 8§-10V 5 min Wasserkiihlung
12,5 ml HzSO4

e Abschleifen der dufleren Probenoberfliche:

Der nidchste Bearbeitungsschritt besteht im Abschleifen der Oberflidche in axialer Richtung
mit zunehmend feinerer Kornung des Schleifpapiers. Dabei werden die durch die
Funkenerosion entstandenen Erhebungen entfernt. Die Kraterbildung oder Vertiefungen
konnen nicht komplett eliminiert werden. Dazu miifite die Probe zu stark abgetragen werden.
Der durchschnittliche Abtrag belduft sich auf einige Mikrometer. Die wenigen iibrig-
gebliebenen Vertiefungen haben keinen Einfluf auf die primére RiBbildung. Erst bei fort-
geschrittener Ermiidung kdnnen sie Bestandteil einer Rilvernetzung werden.
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e Hochglanzpolieren:

Der letzte Fertigungsschritt ist das Hochglanzpolieren derjenigen Probenseite, die wihrend
des Ermiidungsexperiments mit dem Mikroskop beobachtet wird. Da die Probe nicht ebene
Flichen besitzt, konnen keine metallographischen Standardmethoden (rotierende Polier-
scheibe) angewandt werden. Aus diesem Grund werden Methoden der Dentaltechnik benutzt
[84]. Man bedient sich eines sogenannten Handstiicks, auf das verschiedene Polieraufsitze
montiert werden, und die dann angetrieben von einem Motor mit hoher Geschwindigkeit
rotieren. Man beginnt mit einer hérteren Kunststoffbiirste. Die zu polierende Oberfldche wird
in axialer Richtung bearbeitet. Gleichzeitig wird die Oberfliche immer wieder mit einer
Polierpaste benetzt [85]. Danach wird mit einer weicheren Ziegenhaarbiirste poliert. Das
Finish erfolgt mit einem weichen Baumwollschwabbel. Zusitzliche Hértemessungen haben
ergeben, daf die Bearbeitung der Oberfliche keinen Einfluf} auf deren Festigkeit hat.

Abb. 4.2: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der Probenoberfliche; a) Ausgangs-
zustand (funkenerodiert), b) elektrolytisch poliert, ¢) abgeschliffen und d) hoch-
glanzpoliert.

Abbildung 4.2 zeigt elektronenmikroskopische Aufnahmen der Probenoberfldche nach den
einzelnen Polierschritten. Auf der Aufnahme a) ist deutlich die schuppenartige Struktur
hervorgerufen durch das Funkenerodieren zu erkennen. Aufnahme b) zeigt die elektrolytisch
polierte Oberfldche. Zum Teil werden die Korn- und Lattengrenzen durch den Elektrolyten
selektiv angedtzt. Aufnahme c) zeigt die abgeschliffene Oberfliche mit wenigen verblei-
benden Vertiefungen. Auf der letzten Aufnahme sind nur noch schwach einige Polierspuren
zu sehen.
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Abb. 4.3: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Probenoberfliche nach den einzelnen
Polierschritten; a) Ausgangszustand (funkenerodiert), b) elektrolytisch poliert, c)
abgeschliffen und d) hochglanzpoliert.

Die lichtmikroskopischen Aufnahmen verdeutlichen die Notwendigkeit einer Behandlung der
Probenoberfldche. Auf der Aufnahme der elektrolytisch polierten Probe kann man erkennen,
daB3 die Politur die Rauhigkeiten zwar verkleinert, jedoch nicht eliminiert. Wollte man eine
Beseitigung dieser Rauhigkeiten, so miiite man unverhiltnisméBig lange polieren, was
einerseits zu einem sehr hohen und andererseits zu einem zunehmend ungleichméfigen
Materialabtrag fiihren wiirde.
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Oberflachenbearbeitung von Dual-Beam Proben

1 pm
Funkenerodierte / !
Oberflache il 0,5 mm
T 1
Mittenrauhtiefe Ra=0,40 pm
Maximale Rauhtiefe Rt=3,13 pm
1 pum

Abgeschliffene ‘Qﬁ%mwftlfﬁppw_
Oberflache | ! 0,5 mm

Mittenrauhtiefe Ra=0,11 pm
Maximale Rauhtiefe Rt=1,05 pm

Elektrolytisch
polierte
Oberfldche

Mittenrauhtiefe Ra=0,14 um

Maximale Rauhtiefe Rt=1,09 pm

1pum

Hochglanzpolierte ‘ t
Oberflache L, 0,5mm

Mittenrauhtiefe Ra=0,07 um
Maximale Rauhtiefe Rt=0,49 um

Abb. 4.4: Rauhigkeitsprofil, Mittenrauhtiefe und maximale Rauhtiefe nach den einzelnen
Polierschritten

34




Abbildung 4.5 zeigt die Grofle verbleibender Vertiefungen. Diese haben wie bereits weiter
oben beschrieben keinen Einfluf auf die Bildung von Mikrorissen. Sie konnen lediglich zu
einem spiteren Zeitpunkt der Ermiidung zu einer axialen Vernetzung bereits vorhandener
kleiner Risse beitragen. Die Grofe dieser Vertiefungen liegt bei maximal 5 bis 8 pm.

Abb. 4.5: Verbleibende Rauhigkeiten nach der Politur; a) Querschliff und b) Blick auf die
Oberfldache

Einen Eindruck von der hochglanzpolierten Oberfliache der Probe vermittelt Abbildung 4.6.
Bei der Aufnahme wurde auf die polierte Oberflache fokussiert, wo spiegelverkehrt der
Standort des Forschungszentrums zu lesen ist.

Abb. 4.6: Hochglanzpolierte Oberfliache der Ermiidungsprobe
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4.2 Bestrahlung und Ermiidung an der Zweistrahlanlage

Die Bestrahlungs- und Ermiidungsexperimente wurden an der Zweistrahlanlage des
Forschungszentrums Karslruhe durchgefiihrt [13]. Die Anlage basiert auf dem Ausnutzen
zweier Zyklotrone, dem Karlsruher Isochronzyklotron (KIZ) sowie dem Karlsruher Kompakt-
zyklotron (KAZ). Das KIZ liefert o-Teilchen der Energie 104 MeV, das KAZ Protonen der
Energie von etwas mehr als 30 MeV. Abbildung 4.7 zeigt eine Ubersicht iiber den Gebzude-
komplex der Hauptabteilung Zyklotron (HZY) des Forschungszentrums. Die Strahlfiihrungen
der rdumlich getrennten Zyklotrone werden separat in den Experimentierbunker der
Zweistrahlanlage gefiihrt und vereinigen sich dann dort in der Vakuumkammer. Hier kann
simultan mit Alphateilchen und Protonen bestrahlt werden. Fiir die gleichméBig fldchenhafte
Bestrahlung einer Probe sorgt ein Ablenksystem, das den eher kreisformigen Strahlfleck mit
wenigen Millimetern Durchmesser in schneller Folge iiber eine quadratische Fléche von
ca. 1 cm? streicht. Die Energien der auf die Probe auftreffenden Teilchen und damit auch
deren Eindrintiefe konnen mit Hilfe eines Moderators variiert werden. Der Moderator besteht
aus Graphit. Kohlenstoff hat eine kleine Kernladungszahl und bewirkt somit eine geringe
Winkelaufstreuung des Strahls. Zudem besitzt Kohlenstoff eine recht geringe Aktivierbarkeit.
Der Moderator hat die Form eines Rads oder Propellers.

peo— 138m ——ef

Kompakt Zyklotron Wartung
Maschinenbau  KAZ (p)

;—_’——' @ Isotoper:iukﬂon i
L
'Aﬂf

235m

ECR - Quetle

Zweistrahlanlage

Neutronenhalle

KIZ {a) Experimentier-Halle

Isochron Zyklotron

Abb. 4.7: Ubersicht {iber den Gebiudekomplex der Zyklotrone am Forschungszentrum
Karlsruhe (aus [86])
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Das Rotieren des Moderators, der azimutal unterschiedliche Dicken aufweist, bewirkt eine
zeitlich variierende Energieverteilung der auftreffenden Strahlung. Je nach Moderator-
geometrie lassen sich Proben durchstrahlen oder Teilchen implantieren. Das Verhiltnis
zwischen Verlagerungsschiddigung und Implantation kann so unterschiedlich eingestellt
werden, auch wenn man nur eine einzige Teilchensorte fiir die Bestrahlung benutzt.

<=
e
: AC
{ ] Xx‘&'@‘
Spulen der s I P,\'Q
HF-Heizung d N
Weg_ ———r -
aufnehmer :
A=A Protonen
’ = \ Moderator
[ ]
Heliumgas
=

Abb. 4.8: Schematische Darstellung der Beheizung, Kiihlung, Bestrahlung und mechanischen
Belastung von Proben an der Zweistrahlanlage

Bei der Ermiidungsmaschine handelt es sich um eine Zwick Universalpriifmaschine
UPM 1474. Die Ermiidungsmaschine ist so modifiziert, da der Rahmen praktisch die
Vakuumkammer mit der zu bestrahlenden Probe umschlieft. Das Gestdnge mit den
Probeaufnehmern fiihrt iiber Balge direkt in die Vakuumkammer. Die Anordnung ermdglicht
die Ermiidung in-situ wihrend der Bestrahlung. Der in der Anlage zur Ermiidung verwendete
Probentyp ist eine Hohlprobe mit quadratischem Querschnitt (H-Quad) [87]. Solch eine Probe
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wird wihrend der Bestrahlung - sei es ohne Ermiidung oder aber auch bei gleichzeitig
stattfindender Ermiidung - von innen mit Heliumgas gekiihlt. Dies ist notig, um die durch die
Bestrahlung eingebrachte Wirmemenge abzufiihren. Der Wérmeflu betrdgt bei T=250°C
knapp 1 MW / m?. Ohne Kiihlung kénnte die Probe nicht auf einer definierten Temperatur
gehalten werden. Sie konnte so stark erhitzt werden, dall ihre Wandung durchschmelzen
wiirde. Das Heliumgas wird bei Raumtemperatur und 1 bar Uberdruck von einem Reservoir
iber das ebenfalls hohle Gestidnge mit anndhernd Schallgeschwindigkeit durch die Probe
gepumpt. In Vergleichsexperimenten ohne Bestrahlung werden die Proben mit Hilfe einer
Hochfrequenzheizung auf die erforderliche Temperatur gebracht. Damit wird der
strahlbedingte Warmeeintrag simuliert. Aus Griinden der Vergleichbarkeit erfolgt auch hier
die Kiihlung der Probeninnenseite mit schnell stromendem Heliumgas. Féllt wihrend eines
Versuchs der Strahl kurzzeitig aus oder treten Schwankungen der Strahlstromstirke auf
- beides kommt bei Implantationsbestrahlungen, die typischerweise eine knappe Woche
dauern, mehrfach vor - dann hilt die Hochfrequenzheizung die Probe auf der eingestellten
Temperatur. Zusammengefaf3t gilt, dafl die Stdrke des Strahlstroms durch die Leistung der
Zyklotrone und die Strahlfithrung bestimmt wird, wahrend man die Hochfrequenzheizung auf
eine feste Leistung einstellt. Temperaturschwankungen werden dann iiber die Kiihlleistung
des stromenden Heliumgases geregelt.

Die Ermiidungsversuche erfolgen dehnungsgesteuert. Der Wegaufnehmer befindet sich axial
etwa in der Mitte der Probe. Die Dehnungsmessung erfolgt damit in dem Bereich, der
bestrahlt wird. Dies ist ebenfalls der Bereich, in dem die Probe in der Regel reifit. Die
abgegriffene MeBldnge betridgt 4,7 mm. Die Experimente, die in dieser Arbeit durchgefiihrt
wurden, erfolgten alle bei einer Temperatur von T=200°C bis T=250°C. Dies ist ein
Temperaturbereich, der als méglich fiir die Einlatemperatur des Kiihlmittels der ersten Wand
eines Fusionsreaktors diskutiert wird. Bei dieser Temperatur ist mit Sicherheit eine
bestrahlungsinduzierte Verschlechterung der mechanischen Materialeigenschaften zu
erwarten. Bestrahlt wurde mit 104 MeV Alphateilchen. Der Strahlstrom wurde mit einem fiir
die homogene Implantation optimierten rotierenden Graphitrad moderiert. Die wichtigsten
Kennwerte der Zweistrahlanlage sind in Tabelle VI zusammengefalt.

Tab. VI: Wesentliche Daten der Zweistrahlanlage am Forschungszentrum Karlsruhe

Kiihlung gereinigtes Heliumgas mit 1 bar Uberdruck
Wirmefluf3 an der inneren Probenoberfliche ca. IMW/m”

Energie der Alphateilchen 0-104 MeV

Verlagerungsschidigungen (1,0- 1,7)-10° dpa /s

Heliumerzeugung (6 - 10)-10™ appm He / s

Ermiidung kontinuierlich Zug-Druck (R=-1)
Gesamtdehnschwingbreite A€o zwischen 0,4 % und 0,9 %

Dehnrate de/dt 8.10% ¢!
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4.3 Versuchsfiihrung

4.3.1 Anrifiverhalten der Proben ohne Druckluftkiihlung

a) Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen

Bei den ersten Ermiidungsexperimenten unter Verwendung eines langreichweitigen Mikros-
kops zur Beobachtung der Riflentstehung konnten erst gegen Ende der jeweiligen Versuche
Risse an der Werkstoffoberflache detektiert werden. Die Richtung des RiBwachstums war von
der inneren zu der duBeren Oberfliche der Probe gerichtet. Die Risse traten erst dann in
Erscheinung, wenn die Probe praktisch schon durchgerissen war. Parallel zu den ersten
Experimenten wurden bereits ermiidete MANET I Proben aus friheren Versuchen
systematisch im Rasterelektronenmikroskop auf die Rifbildung hin untersucht. Die Proben
stammten aus Experimenten mit einer Versuchstemperatur T=450°C. Der spdtere Vergleich
mit den Ermiidungsversuchen bei T=250°C ergab keinen prinzipiellen Unterschied im
Anrifiverhalten. Die Proben wurden mit Gesamtdehnschwingbreiten zwischen Agu=0,5 %
und Agy=1,0 % ermiidet. Nach dem Versagen wurden sie fiir die fraktographischen
Untersuchungen 2 bis 3 mm ober- und unterhalb des Hauptrisses mit einer Diamantsige
getrennt. Die so entstandenen ringformigen Proben mit quadratischem Grundri konnten
direkt im Rasterelektronenmikroskop untersucht werden. Je nach Befestigung auf der Proben-
halterung und deren Kippung war es moglich, die Risse sowohl auf der #uBeren
Probenoberfliche senkrecht oder schrig als auch auf der inneren Probenoberflidche ebenfalls
senkrecht oder schrig zur Oberfldche zu analysieren.

Bei der kleinsten Gesamtdehnschwingbreite entstand ein Hauptri, der senkrecht zur
angelegten Last orientiert ist. Ein konkreter Anrifpunkt wie z.B. eine Ausscheidung konnte
nicht gefunden werden. Der Rif3 ist auf der Probeninnenseite ldnger als auf der Aufenseite.
Dies 148t den SchluBl zu, daB er zunichst auf der inneren Oberfliche entstanden ist. Bei
hoheren Gesamtdehnschwinbreiten kann héufig der Rifursprung an einer der zahlreichen
Zirkonausscheidungen lokalisiert werden. Die Untersuchung der Rifflichen zeigt in den
meisten Fillen die typischen, unterscheidbaren 3 Stadien der RiBentwicklung [30, 88].
Zunichst ist das Stadium I, der Anrifl mit seinen entlang den kristallographischen Fliachen
geneigten Bruchbahnen, die ein ficherférmiges Aussehen haben (Abbildung 4.9 a). Die
Neigung entspricht in der Regel 45° zur angelegten Last. Danach sind in Stadium II senkrecht
zur angelegten Last die Schwingstreifen zu sehen, die mit wachsender Ermiidung an Breite
zunehmen (Abbildung 4.9 b). Am Ende in Stadium III steht der Gewaltbruch der
tibriggebliebenen Materialbriicke, die die beiden Probenhilften gerade noch zusammen-
gehalten hatte. Hier liegt normalerweise ein duktiler Bruch mit Wabenbildung vor. Die Waben
konnen mit Ausscheidungen gefiillt sein (Abbildung 4.9 c). Aus der Anordnung der Stadien
sowie dem Aussehen der Schwingstreifen - h#ufig Kriimmung in Richtung Anri8 und
zunehmende Breite mit wachsendem Riffortschritt bzw. wachsender Zyklenzahl - 148t sich
eindeutig die Fortschrittsrichtung des Risses bestimmen. Fiir die Abbildung 4.9 ist das
Wachstum des Risses von der inneren zur duf3eren Probenoberflidche gerichtet. Bei sehr hoher
Gesamtdehnschwingbreite nimmt die Anzahl kleiner Risse zu. Ihre Dichte auf der inneren
Probenoberfldche ist grofier als auf der dufleren Oberflidche. Dies stiitzt die Aussage, daf3 die
Risse von der Innenseite zur Auflenseite wachsen. In jedem Fall sind die Risse transkristallin.
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Abb. 4.9: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von MANET I, ermiidet bei
A€611=0,6 % und T=450°C; a) AnriB} an einer Zirkonausscheidung (Stadium I der
Riflentwicklung), b) Schwingstreifen (Stadium II) und c) Restbruch mit
Wabenbildung, die mit Ausscheidungen gefiillt sein kénnen (Stadium III)
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Abb. 4.10: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von F82H-mod., ermiidet bei
mittlerer Gesamtdehnschwingbreite und T=250°C; a) Stadium I und I der RiB-
entwicklung, b) Schwingstreifen (Stadium II) und c) Anril an intragranularen
Grenzfldchen
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Die F82H-mod. Proben wurden nach der Ermiidung bei T=250°C rasterelektronenmikros-
kopisch untersucht. Hier erhdlt man ein ganz dhnliches Bild. Die Risse wandern von der
inneren zur &ufleren Probenoberfliche. Der AnriB wie auch der Riffortschritt erfolgt
transkristallin (Abbildung 4.10). Teilabbildung c) zeigt den Anril in zwei ehemaligen
Austenitk6rnern, wobei die Anrififlichen ungeféahr senkrecht zueinander orientiert sind. Diese
Fléachen sind wenig zerkliiftet, und ihr faseriges Aussehen 148t vermuten, daf} es sich um eine
Trennung entlang von Martensitlattenbiindeln handelt. Neben Rissen, entstanden an solchen
intragranularen Grenzflachen, existieren viele Risse, deren Ursprung nicht weiter genau
lokalisiert werden kann. Sie diirften In- und Extrusionen entspringen, die aus gleitbandartigen
Strukturen durch plastische Verformung entstehen. In F82H-mod. ist ebenfalls Stadium II der
Rifentwicklung an Hand der Schwingstreifen deutlich zu erkennen (Abbildung 4.10 b).

Die Untersuchung von bestrahlten Proben hat ergeben, dal die Bestrahlung und die dadurch
bedingte Verfestigung in keinem Fall Einfluf} auf die prinzipielle Richtung des Ri3wachstums
hat. Ebenso sind die Risse transkristallin. Die Bruchfldchen zeigen duktiles RiBwachstum.

b) Geometrisch bedingtes Anriverhalten

Wihrend der Entwicklung der quadratischen Hohlproben fiir die Zweistrahlanlage wurden
begleitend FEM-Berechnungen am Institut fiir Materialforschung II durchgefiihrt [87]. Fiir die
Berechnungen zur Beurteilung des effektiven Spannungs- und Dehnungszustands wurde eine
Spannung von 6=400 MPa in axialer Richtung angenommen. Diese Spannung liegt unterhalb
der FlieBgrenze. Sie entspricht einer mittleren Dehnung von €=0,175 %. Unterschieden wird
zwischen axialen und azimutalen Spannungen. Maximal- und Minimalspannungen treten an
den Ecken auf. An den Ecken wurde niemals Rifentstehung beobachtet. Diese findet
normalerweise in der Mitte der Flichen statt. Deswegen werden die Spannungen ebenso fiir
die Mitte der Flachen auBen und innen angegeben. Fiir einen Schnitt senkrecht zur axialen
Probenrichtung in der Hohe der Probenmitte erhilt man dann folgendes Ergebnis:

Tab. VII: Effektive Spannungen in der Mitte von H-Quad Ermiidungsproben bei einer
elastischen Spannung von =400 MPa

axial azimutal

maximal 429 MPa 33 MPa

minimal 383 MPa - 29 MPa
Flichenmitte auflen 390 MPa 0 bis - 15 MPa
Flichenmitte innen 420 MPa 0 bis - 15 MPa

Die rein geometriebedingten Spannungen begiinstigen demnach den Beginn des Proben-
versagens auf der inneren Oberfliche. Mochte man Rifentstehung auf der dufleren Proben-
oberfldche haben, so miissen auf jeden Fall diese Differenzen zumindest kompensiert werden.
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c) Anrilverhalten bedingt durch einen Temperaturgradienten

Die Versuchsanordnung mit dem Aufheizen der Probe durch die Hochfrequenzheizung
beziehungsweise den Strahlstrom bei gleichzeitiger Kiihlung der Probeninnenseite 148t einen
Temperaturunterschied zwischen der inneren und #uBeren Oberfliche erwarten. Dieser
Temperaturunterschied bedingt lokal verschieden hohe Spannungen in axialer Richtung. Zur
Abschitzung dieser thermisch induzierten Spannungen wurden mehrere Temperatur-
messungen durchgefiihrt. Die Temperaturkontrolle der zu ermiidenden Proben erfolgt
normalerweise durch 3 Thermoelemente, die auf einer der axialen Kanten dquidistant im
MeBbereich aufgepunktet sind. Sie sind damit nicht direkt dem Strahl ausgesetzt. Die
Verkabelung fiihrt senkrecht von der Probe weg, so dafl ein moglicher Einflu der Hoch-
frequenzheizung nicht zum Tragen kommt. Um die Temperatur auf der inneren Oberfldche
messen zu kénnen, muf} ein Thermoelement dort plaziert werden. Zu diesem Zweck wurde
eine Probe etwas unterhalb der Probenmitte getrennt. Auf der Innenseite punktete man ein
Thermoelement auf. Die Probe wurde dann wieder verschweifit. Keines der Thermoelemente
befindet sich in Kontakt mit der Schweif3naht. Das innenliegende Thermoelement liegt auf der
Hohe des mittleren duferen Thermoelements in der Flachenmitte.

4

Thermoelemente aufien
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Schweifnaht L.l
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Helium-Gasstrom zur L Thermoelement innen
Klihiung

Abb. 4.11: Temperaturmessung an Ermiidungsproben der Zweistrahlanlage mit innen
aufgepunktetem Thermoelement

Man geht nun davon aus, daf3 im Fall der Hochfrequenzheizung der Wirmeeintrag auf Grund
des Skineffekts in einer nur sehr diinnen Schicht an der Oberfldche erfolgt [89]. Die generell
gute Wairmeleitfahigkeit von Metallen bewirkt einen ausgleichenden Wirmestrom zur
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Probenmitte und in axialer Richtung iiber die Gewindekopfe in das Gestinge der
Ermiidungsmaschine. Naherungsweise kann man den Temperaturverlauf von aufen nach
innen als linear betrachten. Stellt sich iiber der Probe ein ebener Dehnungszustand (keine
Verwindung) gemiB einer mittleren Temperatur ein, so erhdlt man - wenn die Probe nicht
zusitzlich belastet wird - eine Druckspannung auf der wirmeren Probenauflenseite und eine
betragsmiBig ungefihr gleich hohe Zugspannung auf der kilteren Probeninnenseite. Die sich
einstellende mittlere Dehnung £ ist abhingig von der mittleren Temperatur T (Gleichung
4.1). Die behinderten Dehnungen an der inneren wie duBeren Oberfliche Agipensaypen sind
abhingig von den dort herrschenden Temperaturen Tinnen/uugen (Gleichung 4.2).

e=a(T) T “4.1)

Ae =o(T,

innenlaufien )

T

innen/ aufien

innenl aufien -£ (42)
0. ist der temperaturabhingige Wairmeansdehnungskoeffizient. Er liegt im relevanten
Temperaturbereich bei ca. 11,5-10%K [90-92]. Im elastischen Fall errechnen sich die
zusdtzlich hervorgerufene Druck- bzw. Zugspannung nach Gleichung 4.3 wie folgt:

oc=E- Aginnen/auﬂen (43)
Fiir den ebenfalls temperaturabhingigen E-Modul gilt (Raumtemperatur < T < 600°C):
E=2182.10°-52]12 - T -4,427-107.T* 4.4)

Die gemessenen Innentemperaturen nach vorgegebener Auflentemperatur (mittleres der drei
duBeren Thermoelemente) sind in Abbildung 4.12 eingetragen. Mit zunehmender Leistung,
mit der das kiihlende Heliumgas durch die Probe gepumpt wird, muf} die Leistung der Hoch-
frequenzheizung zur Beibehaltung der Temperatur an der dufleren Probenoberfliche ver-
groBert werden. Die Folge ist eine konstante Aulentemperatur bei sinkender Innentemperatur
und damit verbunden ein groBerer Temperaturgradient in der Probenwand. Dies hat die in
Abbildung 4.12 dargestellten Zug- bzw. Druckspannungen zur Folge. Aus den Kurven wird
deutlich, da bei groBer Kiihlleistung mit der hochsten AuBentemperatur der stérkste
Temperaturgradient eingestellt werden kann. Insgesamt ist bei niedrigeren Temperaturen eine
groBere Kiihlleistung notig. Das hingt damit zusammen, daf selbst bei schwichster
Einstellung der Hochfrequenzheizung immer ein Mindestniveau der Heizung vorhanden ist.
Die berechneten, rein thermisch induzierten Spannungen lassen noch keine plastische
Verformung erwarten. Die Dehngrenze Rpo, fiir die Stéhle 1.4914 und F82H-mod. nimmt mit
steigender Temperatur ab. Sie liegt bei Raumtemperatur fiir F82H-mod. bei 530 MPa und fiir
1.4914 bei tiber 600 MPa, bei T=600°C fiir F82H-mod. bei ca. 300 MPa und fiir 1.4914 bei
etwas iiber 250 MPa [66, 93]. Die gezeigten Temperatur- und Spannungsunterschiede sind
tiberzeichnet, da das Thermoelement auf der inneren Probenoberfliche durch das strémende
Heliumgas aktiv mitgekiihlt wird.

Eine Temperaturdifferenz zwischen #ufierer und innerer Oberfliche bei Auflenheizung und
Innenkiihlung ist evident. Die Rolle, die nur der Skineffekt der Hochfrequenzheizung spielt,
wurde zusitzlich untersucht. Ein Temperaturgradient auch ohne aktive Innenkiihlung ist zu
erwarten. Selbst bei ausgeglichenen Temperaturen in der Probe existiert ein Warmefluf in
Richtung Gestidnge der Ermiidungsmaschine. Da die Wirme nur in der dufleren Schicht der
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Probe eingebracht wird, kann man auch nach ldngerer Haltezeit der Temperatur mit einem
Gradienten in der Probe rechnen. Dieser ist grofier, wenn man die Probe statt in Vakuum an
Luft beheizt. Bei gleicher AuBlentemperatur - die Heizleistung der Spule mu8 wegen der
Wirmeankopplung an das umgebende Medium gering hoher sein - kann die Luft im nicht
evakuierten Probenkanal zusitzlich Wirme abfiihren. Die gemessenen Temperaturen und
Spannungen sind in Abbildung 4.13 dargestellt.
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Abb. 4.12: Temperaturmessung innen und aufen an Ermiidungsproben fiir die Zweistrahl-
anlage in Abhingigkeit von der Kiihlleistung und die thermisch induzierten Zug-
spannungen an der inneren bzw. Druckspannungen an der dufleren Probenober-
fliche (die Werte fiir o und E wurden flir den jeweiligen Temperaturbereich
gemittelt)
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Abb. 4.13: Temperaturdifferenzen und thermisch induzierte Spannungen durch Skineffekt;
Beheizung der Probe an Luft bzw. in Vakuum ohne Heliumkiihlung

In den Versuchen mit innen aufgepunktetem Thermoelement werden zu hohe Temperatur-
differenzen gemessen. Dies riihrt daber, dal das innere Thermoelement durch den Helium-
Gasstrom mitgekiihlt wird. Es wurde daher eine zweite Versuchsreihe gefahren, wobei das
Thermoelement in die Probe integriert ist (Abbildung 4.14). Die Probe wurde zu diesem
Zweck von der dufleren Oberfldche her sehr fein angebohrt mit einem Bohrkanal, der ca. 60
pum vor der inneren Oberfldache endet. In diesen Kanal wurde dann ein Mantelthermoelement
plaziert. Die so registrierten Temperaturunterschiede sind deutlich kleiner als die mit dem
aufgepunkteten Element gemessenen. Jedoch entspricht die gemessene Temperatur nicht der
an der inneren Oberfldche sondern einer Temperatur im Werkstoff.
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Abb. 4.14: Ermiidungsprobe mit integriertem Mantelthermoelement
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Abb. 4.15: Temperaturdifferenz zwischen AuBenseite und Innenseite unterhalb der
Oberfliache bei Kiihlung mit Heliumgas

Zwei Dinge sind demnach von Bedeutung und sollen hier noch einmal festgehalten werden:
Zum einen ist der Temperaturgradient in der Probe kleiner als man nach den ersten
Messungen mit innen aufgepunktetem Thermoelement gedacht hatte. Zum anderen existieren
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ausreichend hohe Temperaturunterschiede zwischen der dufleren und der inneren Proben-
oberfliache, so dal bei herkommlicher Versuchsfilhrung ein Reiflen der Proben von der
Innenseite zu Aufenseite hin beglinstigt wird.

4.3.2 Anriiverhalten der Proben mit Druckluftkiihlung

a) Temperaturmessungen mit Thermoelementen

Um den Versagensbeginn der Proben von der inneren auf die #uflere Probenoberflidche zu
verlagern, miissen die geometriebedingten Spannungen und die thermisch induzierten
Spannungen zumindest kompensiert werden. Auflerdem soll die Entstehung der Risse auf der
Probenseite zu sehen sein, die mit dem Mikroskop wihrend des Versuchs beobachtet wird.
Aus diesen Voraussetzungen entstand die Idee, die beheizte Probe ohne Heliumgas-Kiihlung
auf der dem Mikroskop zugewandten Seite mit Druckluft anzublasen. Dabei wird die induktiv
beheizte Probe auf der AuBenseite abgekiihlt. Die Folge ist eine Erhohung der axialen
Zugspannung und die Begiinstigung der Ri3bildung eben auf der dufleren Oberflidche dieser
Seite. Der Einfluf der dufleren Kiihlung auf die Temperaturverteilung in der Probe wurde mit
mehreren Thermoelementen gemessen (Abbildung 4.16). Zunichst wurden drei Thermo-
elemente in der Probenmitte horizontal verteilt aufgepunktet. Gegeniiber dem Thermoelement
auf der Flachenmitte brachte man ein weiteres Element auf der Innenseite an. Hierbei sollten
die Temperaturen innen und auflen auf der angeblasenen Seite untersucht werden. Mit einer
zweiten Probe wurden die Temperaturen auf den jeweiligen Seitenmitten bestimmt. Hiermit
soll geklart werden, welchem thermischen Einfluf die seitlichen und die der angeblasenen
Probenwand gegeniiberliegende Wand ausgesetzt sind.
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Abb. 4.16: Anordnung der Thermoelemente zur Bestimmung des Einflusses der
Druckluftkiihlung

48




Die Druckluftdiise fiir das Anblasen wird immer im gleichen Abstand von ca. 10 cm vor der
Probe montiert. Die Stirke des Druckluftstrahls 148t sich mit einem Schraubventil einstellen.
Die Probenkiihlung geht mit stirker werdendem Druckluftstrahl in eine Séttigung (Abbildung
4.17). Besonders deutlich wird diese Sittigung bei der Differenz der Innen- zur
AuBentemperatur. Diese setzt bei einer %-Drehung des Schraubventils ein. Daher wurden alle
Ermiidungsexperimente mit einer ganzen Umdrehung des Schraubventils durchgefiihrt.
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Abb. 4.17: Lokale Temperaturen geméf des linken Teils von Abbildung 4.16 in Abhzngigkeit
von der Druckluft-Kiihlung bei fest eingestellter Heizung sowie Temperatur-
differenz innen/auflen

Die Einstellung der Richtung der Diise erfolgt mit einem sehr kleinen Papierstlick (ca. 2 mm x
5 mm), das mit einer Pinzette wie eine Fahne in den Luftstrom vor die Probe gehalten wird.
Die Ausrichtung der Diise ist dann korrekt, wenn das Papierfdhnchen ein gleichméfiges
Anblasen der Probe signalisiert. Bei einer einmal fest eingestellten Stirke der Druckluft dndert
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sich die Temperaturdifferenz zwischen #uBerer und innerer Oberfliche praktisch nicht
(Abbildung 4.18). Die Differenz betrigt etwa 10°C bis 15°C. Die Schaubilder zeigen ein recht
gutmiitiges Verhalten der Proben beziiglich der Temperaturverteilung. Leichte Temperatur-
schwankungen haben keinen Einflufl auf den Temperaturgradienten in der Probe. Damit wird
eine qualitativ hochwertige Vergleichbarkeit der einzelnen Ermiidungsexperimente erreicht.
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Abb. 4.18: Temperaturdifferenzen innen/auflen bei fest eingestelltem Druckluftventil
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Abb. 4.19: Temperaturen auf den 4 Flichenmitten mit fest eingestellter Druckluft-Kiihlung
bzw. ohne Druckluftkiihiung bei variierter Leistung der Induktionsheizung
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Die Temperaturmessung auf den 4 #uBeren Flichenmittelpunkten ergibt folgendes Bild
(Abbildung 4.19): Wird die Probe nicht angeblasen, so ist die Temperatur auf allen Seiten
gleich grof. Bei sehr kleinen Heizeinstellungen nimmt die Temperatur nicht weiter ab, da die
Grundeinstellung der Hochfrequenzheizung ein gewisses Minimum nicht unterschreitet. Wird
die Probe mit Druckluft angeblasen, dann sind die Temperaturen auf allen 4 Seiten bei
gleicher Heizleistung insgesamt niedriger. Bei einer Temperatur von T=200°C auf der
Vorderseite liegt die Temperatur auf der Riickseite 40°C bis 50°C hoher. Die Temperaturen
auf den Seiten rechts und links von der angeblasenen Seite sind ungefédhr gleich hoch und
liegen zwischen der jeweiligen Temperatur auf der Vorder- und auf der Riickseite.

b) Temperaturverteilung aufgenommen mit einer Warmebildkamera
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Abb. 4.20: Horizontales Temperaturprofil auf der Hohe der Probenmitte und vertikales bzw.
axiales Temperaturprofil
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Es ist nicht zu erwarten, da3 an jeder Stelle auf der angeblasenen und dem Mikroskop
zugewandten Probenoberflidche exakt die gleiche Temperatur herrscht. Auf Grund der Spulen-
anordnung der Hochfrequenzheizung kann in axialer Richtung und auf Grund der Strdmungs-
verhiltnisse durch das Anblasen in axialer und azimutaler Richtung mit Temperatur-
differenzen gerechnet werden. Zur Abschitzung der Temperaturdifferenzen und ihrem
moglichen EinfluB auf das Versagensverhalten miissen die Temperaturen auf der Oberflédche
bestimmt werden. Dies war mit der Hilfe von angebrachten Thermoelementen nicht méglich,
da diese eine gewisse rdumliche Ausdehnung haben. Mit ihnen kann ein Raster auf der
Oberflédche nicht fein genug realisiert werden. Als Alternative kamen Aufnahmen mit einer
Thermokamera in Betracht. Mit dem fiir diesen Zweck benutzten System der Firma Goratec
[94] lassen sich Temperaturprofile erstellen. Abbildung 4.20 zeigt zwei solcher Profile. Auf
dem oberen ist die Temperaturverteilung auf der Oberfldche in Hohe der Probenmitte in
horizontaler Richtung dargestellt. Das untere Profil zeigt die Temperaturverteilung in axialer
bzw. vertikaler Richtung. Das wellige Profil oberhalb und unterhalb der Probenmitte kommt
durch die Spulenwindungen der Hochfrequenzheizung zustande. Die Windungen liegen zum
Teil vor der Probe und damit im Blickfeld der Thermokamera. Auf Grund der Wasserkiihlung
der Spule ist ihre Temperatur niedriger als die der Probe. Bei der horizontalen Verteilung
existiert auf der Probenoberfliche eine kleine Temperaturdelle von 10°C bis 15°C. Unter
Beriicksichtigung der gemessenen Innen- und AuBentemperaturen und der konstanten
Temperaturdifferenz bei leicht geidnderten Heiz- und Kiihlbedingungen sollte dies keinen
negativen Einflu auf das Versagen der Proben haben. Die vertikale Temperaturverteilung
zeigt einen Buckel mit einem kleinen Plateau auf der Héhe der Probenmitte. Da die Proben
praktisch immer in der Mitte reiflen, haben auch hier die nach oben und unten hin abfallenden
Temperaturen keinen prinzipiellen Einflufl auf das Versagensverhalten. Grundsitzlich kann
die Temperaturverteilung auf der angeblasenen Probenoberfldche als hinreichend homogen
bezeichnet werden.

c) FEM-Berechnungen der entstehenden Spannungen

Durch das Beheizen und Anblasen der Probe herrscht ein uneinheitliches Temperaturfeld. Um
die daraus resultierenden Spannungen auf den vier Probenseiten innen und auflen zu
bestimmen, wurden Finite-Elemente-Berechnungen durchgefiihrt [95]. Die zweidimen-
sionalen Berechnungen gelten fiir einen horizontalen Schnitt in der Probenmitte. Die zugrunde
gelegten Temperaturen basieren auf gemessenen Werten. Ausgenommen ist die Temperatur
an der Innenseite der Probenriickwand. Man geht davon aus, dal hier die Temperatur etwas
hoher ist als die auf der Innenseite der angeblasenen Wand. So wurde eine um 2° C hoher
liegende Temperatur benutzt. Bei der zweidimensionalen Berechnung kann der Wirmefluf} in
axialer Richtung entlang der Probe hin zum Gestidnge nicht beriicksichtigt werden. Der
WiérmefluB in diese Richtung beeinflufit aber entsprechend die jeweiligen Temperaturen auf
der Probenoberfliche. Um die vorgegebenen Temperaturen erreichen zu konnen, muf3 daher
ein sehr hoher Wirmeiibertrag in die Luft innerhalb der Hohlprobe angenommen werden. Aus
Symmetriegriinden reicht es, wenn man nur eine Hilfte der Probe betrachtet (siehe Abbildung
4.21).
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Abb.4.21: Gemessene Temperaturen fiir die Finite-
T Elemente-Berechnungen; aus Symmetriegriin-
den geniigt die Betrachtung der Hilfte der Probe
Druckluft

Die Berechnungen zeigen, daBl die Temperatur auf der angeblasenen AufBenseite am
niedrigsten ist (Abbildung 4.22). Mit zunehmendem Abstand von der angeblasenen Seite
nimmt die Temperatur an der dufieren Oberfliche zu, wihrend sie auf der Innenseite praktisch
konstant bleibt. In der Ecke, die der Druckluftdiise abgewandt ist, herrscht die hochste
Temperatur. Auf der Probenriickseite verhalten sich die Temperaturen gerade umgekehrt wie
auf der angeblasenen Vorderseite: Die innere Oberfliche der Riickseite ist kilter als die
duBere Oberfliche. Die maximale Temperaturdifferenz (Ecke - Vorderseite) betrigt ca. 50°C.
Die resultierenden, thermisch induzierten, axialen Spannungen zeigt Abbildung 4.23. Die
Spannungen belaufen sich an der angeblasenen Seite auflen etwa auf 40 MPa Zug. Innen ist
die Probe auf allen Seiten axial spannungsfrei. An der Riickseite herrscht auflen ca. 40 MPa
Druck.

Abbildung 4.24 zeigt, daB die Uberlagerung einer Dehnung von €=0,5 % zu einem
Homogenisieren der Spannungen fithrt. Wenn ein nichtlineares Materialmodell mit
Rpp =350 MPa zugrunde gelegt wird, betrégt die rein mechanische Spannung 428 MPa. Das
Homogenisieren der Spannungen liegt am Abflachen der Spannungs-Dehnungskurve beim
Ubergang vom elastischen in den plastischen Bereich. Lediglich an der Riickseite auBen ist
die Spannung etwa 3 MPa kleiner als fiir den Rest der Probe. Bei solchen kleinen Spannungs-
unterschieden kann auf jeden Fall von einer homogenen Spannungsverteilung gesprochen
werden.
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Abb. 4.23: Rein thermisch induzierte, axiale Spannungen (Angaben in MPa)
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Abb. 4.24: Uberlagerung von thermisch induzierten und dehnungsinduzierten (e=0,5 %)
axialen Spannungen (Angaben in MPa)

d) Fraktographische Untersuchungen

Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen angeblasener und ermiideter Proben
bestitigen den erwarteten Effekt. Risse auf der Probenseite, die angeblasen wird, entstehen
zuerst auflen. Die Richtung des Rif3wachstums ist von auflen nach innen. Dieses Verhalten gilt
nicht fiir die komplette Probe. In der Riickwand sind die Temperaturverhiltnisse gerade
umgekehrt. Hier beginnt die Probe zuerst innen zu reifen (siehe Abbildung 4.26). Das
Anblasen bewirkt also nicht, daR die Lebensdauer ausschlieBlich durch Temperaturabsenkung
und Rifbildung auf der Vorderseite bestimmt wird. Hier wird lediglich das Anreifien von der
inneren auf die duBere Oberfliche verlagert. Am Ende der Ermiidung iiberwiegen ein wenig
die RiBanteile auf der angeblasenen Seite. Es ist davon auszugehen, daB bei der Beobachtung
der Vorderseite mit dem Mikroskop das maBgebliche, die Lebensdauer bestimmende
Geschehen betrachtet wird.
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Abb. 4.25: a) AuBere Oberfliche der angeblasenen Seite mit kleinen Rissen, In- und
Extrusionen; b) innere Oberfliche der angeblasenen Seite (a und b: Ag,=0,8 %);
c¢) Schwingstreifen auf der Rififliche der Riickwand (Ag€1=0,6 %)
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W e
T Abb. 4.26: Typische RiBbildung bei mit
Druckluft angeblasenen Proben;
Druckluft : Vorderseite RiBwachstum von

auflen nach innen, Riickseite RiB-
wachstum von innen nach auflen

Die Flanken der Risse auf der angeblasenen Seite sind eher schroff (Abb. 4.25 a und b). In den
wenigsten Fillen lassen sich die typischen RiBstadien identifizieren. Teilbereiche der Risse
zeigen an ihren Rindern eine erhdhte Deformation. Dies ist einer lokal stirkeren plastischen
Verformung zuzuschreiben. Solche Risse werden durch In- und Extrusionen hervorgerufen.
Risse oder Teilbereiche von Rissen ohne jegliches Anzeichen von In- bzw. Extrusionen sind
durch Anreifien an inneren Grenzflidchen entstanden. Die Anzahl der Mikrorisse ist auf der
duBeren Oberfliche grofer als auf der inneren Oberfliache. Dies ist ein weiteres Zeichen fiir
das Wachstum von aufen nach innen. Die Riickwand zeigt dagegen ein Anriverhalten, wie
man es von Proben kennt, die nicht angeblasen werden. Hier sind in der Regel die bekannten
Rifistadien zu erkennen. Als Beispiel zeigt Abbildung 4.25 ¢) die typischen Schwingstreifen.
Der Blick ist von auBen auf die Probe gerichtet, und man kann erkennen, daB sich die
Schwingstreifen von innen her kommend nach aufen hin verbreitern.

4.3.3 Durchfiihrung der Bestrahlungsexperimente

Die Experimente mit bestrahlten Proben erfordern ein besonders sorgfiltiges Arbeiten. Diese
hohe Sorgfalt ist im Zusammenhang mit den hohen Kosten zu sehen, die die Bestrahlungs-
experimente verursachen, und den notwendigen Schutz- bzw. Abschirmvorkehrungen gegen-
iiber den aktivierten Proben. Im Gegensatz zu den unbestrahlten Proben, die eingebaut, auf
Temperatur gebracht und ermiidet werden, erfordert die Ermiidung bestrahlter Proben ein
ganzes Biindel von Mafinahmen. Die Vorgehensweise wird hier fiir eine vorbestrahlte Probe
mit anschlieBender Ermiidung beschrieben. Die Handhabung von Proben, die wihrend der
Ermiidung bestrahlt werden, unterscheiden sich hinsichtlich der Abschirmmafnahmen beim
Ausbau und Transport nicht. Der Ablauf des Bestrahlungs- bzw. Ermiidungsexperiments ist
jedoch entsprechend kiirzer.

Der Ablauf der Aktionen ist schematisch in Abbildung 4.27 dargestellt. Die Bestrahlung und
Ermiidung von Proben erstreckt sich normalerweise iiber einen Zeitraum von etwa zwei
Wochen. In der Regel baut man die Proben am Ende einer Woche ein, um piinktlich am
jeweiligen Montag mit der Bestrahlung beginnen zu kénnen.
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Abb. 4.27: Typischer Ablaufplan
fiir die Bestrahlung
und Ermiidung an der

Zweistrahlanlage
Die Bestrahlung
Mi (ca. 6 Tage fir
Do 400 appm Helium)

D bis 4 Tage Nach dem Einbau der Proben in
Mo Abklingzeit die Ermiidungsmaschine bzw. die
Vakuumkammer wird die Luft in

Mi 4 _Ermiidungsexperiment
Do (ie nach Dehnungsampli- der Karpmer at?gepumpt.
Fr tude zwischen Stunden Da sich die KraftmeBdose

auBerhalb der Vakuumkammer
befindet, zeigt sie eine gewisse

Mo Ausbau der Probe ' Zugspannung an. Die Zugspan-
Die nung wird durch den Unterdruck
Mi

in der Vakuumkammer erzeugt
und zum Teil von der Probe als
Druckspannung  aufgenommen.
Um diese Druckspannung auszugleichen, wird die Zugkraft durch die Maschine erhoht, bis
die gemessene Spannung dem Luftdruck entspricht. Daraufhin wird die ausgeiibte Kraft als
Null-Kraft eingestellt, das heif3t, sie wird wihrend des Hochheizens der Probe und der
Bestrahlung konstant gehalten. Die Probe ist somit kraftfrei. Treten bei der Bestrahlung
Temperaturschwankungen durch einen nicht konstanten Strahlstrom und damit verbundene
unterschiedlich starke thermische Ausdehnungen der Probe auf, konnen die entstehenden
Krifte abgefangen werden. Wird eine typische Heliumdosis von 400 appm He in die Probe
implantiert, so dauert die Bestrahlung etwa 6 Tage. In dieser Zeit wird der Bestrahlungs-
vorgang rund um die Uhr im Schichtbetrieb iiberwacht. Nach der Bestrahlung wartet man 3
bis 4 Tage ab. In dieser Zeit klingt die Aktivitit im Bestrahlungsbunker soweit ab, daf} das
Bunkerinnere nicht mehr als Sperrbereich sondern als Kontrollbereich gilt (Sperrbereich:
Ganzkorperdosis > 15 mSv/Jahr). Bevor die Vakuumkammer geflutet wird, muf} die durch die
Ermiidungsmaschine zusitzlich hervorgerufene Zugspannung wieder um den Betrag reduziert
werden, der zuvor eingestellt wurde. Nach dem Offnen der Vakuumkammer werden das
Mikroskop samt Beleuchtung und die Druckluftdiise mit zufiihrendem Schlauch vor die aktive
Probe montiert. Bei der Montage befindet man sich im wesentlichen hinter einer
positionierbaren Bleiabschirmung. Dennoch muf3 die Montage schnell und zielgerichtet
ausgefiihrt werden, da die Proben immerhin noch eine Oberflichenaktivitit von etwa 10 bis
20 mSv/h besitzen. Nach dem Ermiidungsexperiment wird die Probe ausgebaut und in einem
Bleitresor an der Zweistrahlanlage gelagert. Etwa einmal pro Quartal werden bestrahlte
Proben zu Nachuntersuchungen in die HeiBen Zellen (Hauptabteilung Versuchstechnik -
HeiBe Zellen) transportiert. Je nach Zeitpunkt haben dann die Proben eine Abklingzeit von
mehreren Wochen durchlaufen. Die Oberflachenaktivitit der Proben liegt zwischen einigen
bis zu iiber 10 mSv/h. Beim Transport sind eine Reihe von Vorsichts- und
AbschirmmaBinahmen zu beachten, die durch entsprechend anzufertigende schriftliche
Unterlagen dokumentiert werden. In den Heiflen Zellen erfolgt dann die weitere Praparation
der Proben fiir zum Beispiel metallographische Schliffe sowie REM- und TEM-
Untersuchungen.
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4.4 Einsatz des langreichweitigen Mikroskops

Die Bestrahlung und die Implantation von Helium an der Zweistrahlanlage fiihrt zu einem
gednderten Materialverhalten bei der Ermiidung. In dehnungsgesteuerten Experimenten dient
die gemessene Spannungsschwingbreite als empfindliche Sonde fiir das Registrieren
bestrahlungsinduzierter Effekte. Die in den ferritisch-martensitischen Stihlen auftretende
Verfestigung durch Bestrahlung fiihrt konsequenterweise zu einer Erhohung der
Spannungsschwingbreite bzw. zu einer Reduktion der plastischen Dehnschwingbreite bei
gleicher Gesamtdehnschwingbreite im Vergleich zum unbestrahlten Material. In den bisher
durchgefiihrten, dehnungsgesteuerten Ermiidungsversuchen mit MANET I und II war die
Lebensdauer vorbestrahlter Proben bei gleicher Gesamtdehnschwingbreite kleiner als die von
unbestrahlten Proben. Ein Ziel dieser Arbeit ist, die Zusammenhinge zwischen Verfestigung
bzw. Erh6hung der Spannungsschwingbreite und Versagen zu erhellen. Da Versagen bei der
Ermiidung klassischerweise mit der Bildung von In- und Extrusionen an der Werkstoff-
oberflache beginnt, und da diese In- und Extrusionen zu mikroskopisch kleinen Rissen fiihren,
ist es wichtig, die Vorgédnge an der Probenoberfliche wihrend der Ermiidung ndher zu
betrachten. Das Entstehen und Wachsen dieser sehr kleinen Risse ist deutlich durch die
Mikrostruktur geprigt. Die Bestrahlung verdndert das mikrostrukturelle Erscheinungsbild des
Werkstoffs und sollte damit direkt EinfluB auf das Verhalten der Risse haben. Das
Beobachten der Risse wihrend der Ermiidung ist damit der Schliissel zur Klidrung der
versagensbestimmenden Faktoren von bestrahlten und auch unbestrahlten Proben.

Zur Beobachtung von Mikrorissen existieren prinzipiell verschiedene Methoden. Eine der
wichtigsten ist die Anbringung von Replica-Folien. Diese besteht im Auftragen eines
Azetatfilms. Nach der Trocknung und dem Abziehen ist dann eine Auswertung im
Lichtmikroskop, im REM oder TEM moglich. Fiir diese Methode muf3 die Probenoberfléche
in jeder Beziehung zuginglich sein. Das bedeutet hzufig, daB8 &uflere versuchstypische
Bedingungen geéndert werden miissen (zum Beispiel die Temperatur). Oft mufl die Probe
komplett aus der Ermiidungsmaschine ausgebaut werden. Bei bestrahlten Proben kann diese
Methode praktisch keine Anwendung finden. Eine zu hohe Strahlenbelastung der Hiande durch
das direkte Arbeiten an der Oberfliche der aktiven Probe wire ansonsten die Folge. Ein
ideales Instrument zur Beobachtung der Probenoberfliche ohne Manipulation der Versuchs-
bedingungen ist ein Lichtmikroskop. Hiermit kann in-situ die Entstehung der Mikrorisse
registriert werden. Da die zu untersuchenden Proben auf Temperaturen um T=200°C beheizt
werden, kann nicht der Einsatz eines herkommlichen Lichtmikroskops sehr nahe an der
Probenoberfliache in Frage kommen. Da man sich zudem die Option der Probenbeobachtung
auch wéhrend der Bestrahlung offen halten will - hierbei schaut man durch ein spezielles
Fenster in die Vakuumkammer bei einem Abstand zur Probe von ca. 40 cm - fiel die
Entscheidung zugunsten eines langreichweitigen Mikroskops mit beachtlich hoher Auflésung
bei entsprechender Objektdistanz. Die Vorteile eines solchen Mikroskops gegeniiber anderen
Untersuchungsmethoden sind in [96] beschrieben. Bei dem Mikroskop, das schlieBlich
angeschafft wurde, handelt es sich um ein Questar QM-I mit Step Zoom [97]. Die
Arbeitsdistanz liegt zwischen 55 cm und 170 cm. Die Auflosung bei kiirzester Distanz und
optimaler Oberfldche ist im Bereich einiger Mikrometer. Bei den typischen Oberfldchen der
Ermiidungsproben betrdgt die Auflosung 10 bis 15 pm. Das Mikroskop ist mit einer Zoom-
Einrichtung versehen. Hier konnen schrittweise 5 verschiedene Vergroferungen gewdhlt
werden (Step Zoom). Dies ist sehr vorteilhaft fiir die Justage des Mikroskops. Zusitzlich
stehen 5 Filter zur Verfiigung, die je nach Intensitédt der Beleuchtung eingesetzt werden. Das
Mikroskop verfiigt iiber einen Beamsplitter im Strahlengang, so daf eine Beleuchtung der
Probe direkt iiber das Mikroskopobjektiv erfolgen kann. Dies findet vor allen Dingen bei der
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Ausrichtung des Mikroskops gegentiber der Probe Anwendung. Bei der Beobachtung der
RiBbildung liefert jedoch die direkte Beleuchtung der Probe eine bessere Auflosung. Die
Beleuchtung erfolgt generell mit einer Kaltlichtquelle und iiber einen Lichtleiter. Die direkte
Probenbeleuchtung geschieht frontal, der Lichtleiter befindet sich auf der Hohe des
Mikroskops neben dem Objektiv. An das Mikroskop ist eine Kamera angeschlossen. Hier
wurde eine Rohrenkamera ausgewihlt, da diese im Vergleich zu CCD-Kameras, die ansonsten
auf Grund ihrer geringeren Abmessung besser zu handhaben sind, eine sehr hohe
Strahlenresistenz in einer radioaktiven Umgebung bietet. Kamera wie Mikroskop sind auf
eine Positioniereinrichtung montiert, die mikrometergenau eine vorgegebene Lage anfihrt.
Fiir die Steuerung der Mikroskop-Position und die Aufnahmetriggerung steht ein PC mit
486er Prozessor zur Verfiigung. Er ist ausgestattet mit einer Framegrabber-Karte, die mit der
Kamera und einem Kontrollmonitor verbunden ist (siche Abbildung 4.28). Das Dehnungs-
signal der Ermiidungsmaschine wird an eine Interface Box gegeben. Diese steuert zusammen
mit einer in den PC eingebauten Synchronisationskarte die Stellung der Positioniereinrichtung
und bestimmt danach den Zeitpunkt der Aufnahme. Die Mikroskopbilder werden zunéchst auf
der Festplatte des PCs gespeichert. Da bereits in kurzer Zeit eine betridchtliche Datenmenge
anfillt, wurde die Moglichkeit eingerichtet, die Bilddaten iiber das lokale Netzwerk auf einen
Server der Abteilung zu transferieren oder mittels CD-Brenner auf CDs abzuspeichern.

Kontrolle von Fokus,

Ermidungs-
Step Zoom und Filter

maschine

Kaltlichtquelle

Kamera Mikroskop

:'Mvo"nithf_

Framegrabber —l_

-Svnc- Questar -
Q-Sync-Karte Interface Box

-Positioni
Netzwerkkarte 3D-Positionierung

Spannung,

A~ Dehnung
Druckluft e Temperatur

CD-Schreiber Abteilungsserver

Abb. 4.28: Schematische Darstellung der Mikroskopsteuerung und Aufnahmeauslosung

60




Die Steuerung des Mikroskops und der Aufnahmezeitpunkte geschieht iiber die Software
QRMS II (Questar Remote Measurement System). Die Auslosung der Bildaufnahme kann
manuell oder automatisch erfolgen. Die Bildaufnahme ist moglich nach einem Impuls, der
durch den Operator, durch eine Vorgabe wie beispielsweise eine bestimmte Zyklenzahl oder
durch einen bestimmten Zeitpunkt gegeben wird. Gleichzeitig 148t sich der Ausldsevorgang
mit der Ermiidungsmaschine synchronisieren. Das heifit, es diirffen zum Beispiel nur dann
Bilder aufgenommen werden, wenn die Dehnung bei einer bestimmten Stellung der
Ermiidungsmaschine einen vorgegebenen Wert erreicht hat (Abbildung 4.29). Im auto-
matischen Modus kann man die Probenoberfldche mit mehreren Bildern abscannen lassen.
Dies ist dann sinnvoll, wenn nicht mit einem einzigen Bild die gesamte interessierende Fliche
erfaBt werden kann. Die Uberlappung der Einzelbilder bei einem Scan ist frei einstellbar.
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Abb. 4.29: Die Bildauslosung ist nur moglich, wenn die Dehnung einen gewissen Wert
iiberschreitet. Die Probe ist dann unter Zugspannung, und die Risse sind gedffnet.

Fiir das Erfassen der Ermiidungsproben an der Zweistrahlanlage wird das folgende Verfahren
angewendet (Abbildung 4.29 und 4.30): Nach bestimmten Zeitabschnitten, die wiederum
einer bestimmten Anzahl von Ermiidungszyklen entsprechen, wird die Probenoberfliche
abgescannt. Dazu wird eine Matrix von Mikroskop-Positionen mit einer gewissen Uber-
lappung der Bilder fest eingestellt. Die einzelnen Bilder sollen nur dann aufgenommen
werden, wenn die Probe unter Zug ist. So kann man davon ausgehen, da3 die vorhandenen
Risse tatsidchlich gedffnet sind. Hierzu wird eine analoge Schwelle fiir das Dehnungssignal
vorgegeben. Nur wenn diese iiberschritten wird, kann die Bildaufnahme erfolgen. Die Hohe
der Schwelle wird in Abhéngigkeit von der Gesamtdehnschwingbreite eingestellt. In der Zeit
zwischen zwei Aufnahmen, die je nach Belastung 10 bis 20 Sekunden betréagt, wird die neue
Mikroskop-Position angefahren. Ist ein Scan beendet, so bewegt sich das Mikroskop wieder in
die Ausgangsstellung zuriick. Nach erneutern Ablauf der eingegebenen Zeitspanne wird der
nichste Scan durchgefiihrt. Dies geschieht so lange, bis eine vom Operator angegebene Zeit
verstrichen ist. Der bis hierhin beschriebene Vorgang wird als Projekt bezeichnet. Man hat
nun die Méglichkeit, mehrere dieser Projekte hintereinander zu schalten. Damit kann je nach
Ermiidungsstadium der Zeitabstand zwischen den Scans flexibel eingestellt werden. Der
unterschiedlich schnellen Rifentwicklung wihrend verschiedener Ermiidungsphasen wird
somit Rechnung getragen.
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(':L] Zu Beginn der Ermiidung ist nicht bekannt, wo genau
auf der Probe die entscheidenden und zum Versagen
filhrenden Risse entstechen werden. Daher muf} die
komplette Probenoberfliche bis zum Versagen
S— au'fgenommen werden. Nach der Ermiidung braucht
AT dann all das Bildmaterial nicht mehr beriicksichtigt

c B werden, das nicht zur Beurteilung des Rif3geschehens
dienlich ist.

1 Bild

1 Scan

Abb. 4.30: Bildmatrix zur Erfassung der kompletten
Probenoberfldche

4.5 Versuchsauswertung

Zunzchst soll ein kurzer Uberblick dariiber gegeben werden, welche Proben fiir die
metallographischen und transmissionselektronenmikroskopischen Nachuntersuchungen zur
Verfiigung standen. Ebenso werden diejenigen Proben aufgezahlt, die wihrend der Ermiidung
mit dem Lichtmikroskop beziiglich RiBentstehung beobachtet wurden. Die durchgefiihrten
Versuche sind in Tabelle VIII angegeben inklusive der laufenden Versuchsnummern fiir die
Ermiidungsexperimente an der Zweistrahlanlage.

Die im Rahmen des Ermiidungsprogramms vorbestrahlte Probe mit der Versuchsnummer 219
(A&4o1a1=0,76 %) wurde fiir die Auswertung nicht herangezogen, da sie durch eine Fehlfunktion
der Ermiidungsmaschine zu Beginn des Experiments eine Vorschddigung erlitten hatte. Die
Rifentstehung auf der Probe, die wihrend der Ermiidung bestrahlt wurde (Versuchsnummer
207), konnte aus den in Kapitel 4.3 genannten Griinden nicht beobachtet werden.

Die in der Tabelle aufgefiihrten Gesamtdehnschwingbreiten sind teilweise mit ungebriuch-
lichen Werten (z.B. Agw=0,39 % oder 0,87 %) angegeben. Dies hat folgenden Grund:
Urspriinglich wurde bei Ermiidungsversuchen der Wegaufnehmer direkt auf eine der
Probenfldchen aufgesetzt. Die Dehnung auf den Fldchen ist leicht hoher als an den Kanten. Da
das Versagen immer von den Flichen ausgeht, ist das die korrekte Art, die Dehnung zu
messen. Bei den glatt polierten Proben ist es hdufiger vorgekommen, dafl der Wegaufnehmer
auf der Fliche abrutschte und das Experiment einen undefinierten Verlauf nahm. Setzt man
jedoch den Wegaufnehmer an die Kante, dann wird ein Verrutschen praktisch unmoglich. Um
nun die an der Kante vorgegebene Dehnung auf die Fliche Ubertragen zu konnen, wurden
gleichzeitige Dehnungsmessungen an der Kante und auf der Flache durchgefiihrt (siehe dazu
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Abbildung 4.31). Die Folge des Ubertrags der Dehnung von der Kante auf die Fliche ist, daB
selbst wenn man einen ,,verniinftigen Wert fiir die Ermiidungsmaschine bzw. die Kante
vorgibt, der Wert fiir die Flidche durchaus entsprechend ungebrauchlich sein kann.

Tab. VIII: Untersuchungsmatrix der getesteten F82H-mod. Proben

Versuchs-

in-

Licht-

Metallogr.

Aol | Npe, | 90 | VOI- TEM

Nr. [%] bestr. | bestr. | situ | mikroskopie Schliff

190 0,90 2700 X X X

192 0,88 4600 X X X

193 0,76 6950 X X X

196 0,90 | 550 X X X X

197 0,51 16860 X X X

198 0,51 12600 X X

199 0,47 12420 X X

201 0,91 2740 X X X

202 0,81 2690 X X

203 0,61 5940 X X

205 0,60 8210 X X X

206 0,51 21450 X X X X

207 0,76 5310 X X X

208 0,47 25130 X

209 0,76 5180 X X X

210 0,44 | 45800 X X X

211 0,40 31060 X

212 0,39 56960 X X

213 0,55 13170 X X X

214 0,66 6890 X X X

215 0,87 3140 X

216 0,82 4660 X

218 0,70 5200 X

219 0,76 3110 X X
F82H-mod. unbestrahlt und ohne Ermiidung X X
MANET I neutronenbestrahlt (Tgey=300°C), keine Ermiidung X
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Abb. 4.31: Unterschiedliche Dehnungen auf der Fliche und der Kante

4.5.1 Metallographische Aufnahmen

Um einen metallographischen Schliff anfertigen zu konnen, werden die Proben nach dem
Abtrennen der Gewindekopfe in axialer Richtung diagonal zum quadratischen Querschnitt
geschnitten. Aus den 4 entstehenden Pléttchen wihlt man dasjenige aus, welches bei der
Ermiidung auf der angeblasenen und dem Mikroskop zugewandten Probenseite war. Obwohl
die Oberfliche der zum metallographischen Schliff ausgesuchten Probenseite vor der
Ermiidung auf Hochglanz poliert war, muf} sie vor dem Anétzen noch mal geschliffen und
poliert werden. Dies liegt an den durch die Ermiidung entstehenden teigartigen Oberfldchen-
rauhigkeiten (flachenhaft verteilte In- und Extrusionen, gleitbahnartige Strukturen). Durch das
Abschleifen ist mit der Abtragung zumindest eines Teils der durch die Ermiidung
hervorgerufenen Mikrorisse zu rechnen. Nach dem Anitzen werden die Probenplittchen im
Lichtmikroskop analysiert. Hierbei wird auf die Lage der beobachtbaren Mikrorisse und der
Mikrostruktur besonders eingegangen. Wichtig ist, ob die Mikrorisse entlang innerer
Grenzflachen wie den Korngrenzen oder den mit M»3;Cg Sekundirausscheidungen dekorierten
Martensitlatten orientiert sind. Es werden die Winkel der Martensitlatten und der Risse
beziiglich der Probenachse, d.h. beziiglich der Belastungsrichtung bestimmt. Bei Proben mit
hoher Gesamtdehnschwingbreite findet man sehr viele Mikrorisse. Hier wird die Anzahl der
Risse, die sich an inneren Grenzflichen befinden, mit der Gesamtzahl aller Mikrorisse ins
Verhiltnis gesetzt. Bei kleineren Gesamtdehnschwingbreiten kommen recht wenig Mikrorisse
vor. Hier wird die Liange von RiBlteilen, die sich an Grenzfldchen befinden, mit der Summe
aller RiBldngen ins Verhiltnis gesetzt. Bei den untersuchten Proben wird auch kontrolliert, ob
es eine geometrische Vorzugsrichtung fiir die Martensitlatten im Sinne einer Textur gibt. Dies
ist denkbar, da die Platten, aus denen man die Proben herstellte, gewalzt wurden. Die
vorkommenden Richtungen der Mikrorisse werden mit den Lattenrichtungen verglichen.
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Tab. IX: Anitzen der metallographischen Schliffe

Atzmittel Atzdauer
100 m] Athanol
2 gr. Pikrinsdure 2 bis 3 min
5 ml wissrige Salzsiure (37 %)

Bei den bestrahlten Proben wurden prinzipiell die gleichen Untersuchungen durchgefiihrt. Der
Unterschied zu den unbestrahlten Proben besteht in der Handhabung. Sémtliche Bearbeitungs-
schritte wurden in den Heiflen Zellen fernhantiert ausgefiihrt. Das bedeutet natiirlich einen
erheblichen Mehraufwand. Wie bei den unbestrahlten Proben wurde die angeitzte Oberfldche
abfotografiert und analysiert. Die bestrahlten Teile der Probe, die nicht dem Mikroskop
zugewandt waren und nicht fiir metallographische Schliffe herangezogen wurden, konnten fiir
transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen weiter benutzt werden (Abbildung
4.32). Auch wenn diese Probenseiten im Experiment nicht direkt angeblasen wurden, so ist
das fiir die TEM-Untersuchungen nicht von Nachteil. Man geht von einer homogenen
Implantation der Alphateilchen aus. Fiir eine Untersuchung der rein bestrahlungsinduziert
verdnderten Mikrostruktur sind die Geschehnisse an der Probenoberfliche irrelevant.

Ersatzseiten flir TEM

Seite fiir
Metallographie

/ : \%
Yom ,»'? S

/ ’ ~ Druckluft
Seite fir TEM \
$ $ Questar

Bestrahlung

Abb. 4.32: Fiir metallographische und TEM-Nachuntersuchungen vorgesehene Seitenteile
von bestrahlten Proben zur fernhantierten Trennung in den Heif3en Zellen
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4.5.2 Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen

Untersucht wurden in erster Linie bestrahlte Proben. Dabei handelt es sich unter anderem um
mehrere an der Zweistrahlanlage getestete F82H-mod. Ermiidungsproben: Zum einen sind das
zwei vorbestrahlte Proben mit einer Heliumdosis von 400 appm He. Die erste der beiden
Proben wurde mit einer hohen Gesamtdehnschwingbreite ermiidet (Agww=0,9 %), die zweite
mit einer kleinen Gesamtdehnschwingbreite(Ag=0,51 %). Zum anderen steht eine Probe
zur Verfiigung, die wihrend der Bestrahlung ermiidet wurde (A€ m=0,76 %). Hier betrégt die
Heliumdosis 50 appm He. Desweiteren wurden npeutronenbestrahlte MANET I - Proben
untersucht. Die Bestrahlung erfolgte im High Flux Reactor (HFR) in Petten bei einer
Temperatur von T=300°C bis zu einer Schadigungsdosis von 5 dpa [98]. Hier wird der
Vergleich der Mikrostrukturen nach Bestrahlung mit Neutronen und Alphateilchen gemacht.
Neben der Analyse der bestrahlten Proben wurden Aufnahmen von der Mikrostruktur einer
unbestrahlten und nicht ermiideten F82H-mod. Probe zum Vergleich herangezogen.

Wihrend die an der Zweistrahlanlage bestrahlten und getesteten Proben zuerst noch in die
Heiflen Zellen transportiert werden mufBten, lagen die neutronenbestrahlten Proben dort
bereits vor. Bei den Ermiidungsproben, die von der Zweistrahlanlage stammen, wurden
fernhantiert die Gewindekopfe abgetrennt und die 4 Seiten auseinander geschnitten. Die
angeblasene Seite wurde fiir den metallographischen Schliff benutzt, wéhrend eine der
ibrigen 3 Seiten fiir die TEM-Untersuchungen bestimmt war (Abbildung 4.32). Die fiir die
TEM-Untersuchung ausgewihlte Seite bzw. das Plittchen wurde zunéchst auf eine Dicke von
200 um abgeschliffen. Aus diesem Plittchen sind dann kreisrunde TEM-Proben mit einem
Durchmesser von 2,3 mm ausgestanzt worden. Die Grofe der TEM-Proben ist ein
Kompromif3 zwischen den 3 mm Standardproben und den sehr kleinen 1 mm Proben. Als
ferritisch-martensitischer Stahl ist F82H-mod. wie auch MANET I / II magnetisch. Die
groferen Proben beeinflussen die Ablenkung des Elektronenstrahls im TEM erheblich. Eine
Verringerung der Probengrofie ist daher anzustreben. Die 1 mm Probe wiederum ist jedoch so
klein, dafl ihre Préparation und Handhabung deutlich schwieriger ist. Die ausgestanzten
Proben wurden in einer automatischen Abdiinnanlage (Tenupol, Firma Struers) mit dem Jet-
Diisenverfahren préipariert. Die Einstellparameter sind Tabelle X zu entnehmen.

Tab. X: Elektrolyt und Einstellparameter fiir das Abdiinnen der TEM-Proben

Elektrolyt Poliertemperatur | Spannung Stromungsgeschw. Sensitivitét
20 % H,S04
80 % Methanol 0°C 18V 5,5 7,5

Die mikrostrukturellen Untersuchungen wurden mit dem Elektronenmikroskop EM 400 T von
Philips in den Heiflen Zellen des Forschungszentrums durchgefiihrt. Der Schwerpunkt der
Untersuchungen lag auf der Identifikation und Analyse der eingebrachten bestrahlungs-
induzierten Defekte.
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4.5.3 Lichtmikroskopische Rifibilder

Das langreichweitige Questar Lichtmikroskop hat bei einer Arbeitsdistanz von ca. 50 cm eine
sehr hohe Auflosung. Die Auflosung der lichtmikroskopischen Bilder und die GroBe des
beobachtbaren Ausschnitts bedingen sich gegenseitig. Bei der hochsten Auflosung betrégt der
Bildausschnitt ca. 1,5 mm x 2 mm. Man muf3 demnach, um die Oberfliche der Probe mit einer
axialen MeBldnge von 10 mm und einer Breite von 7 mm komplett zu erfassen, eine ganze
Reihe von Bildern aufnehmen. Normalerweise wird eine Matrix von Mikroskop-Positionen
festgelegt, die in der Breite 3 oder 4 Bilder und in der Hohe 6 oder 7 Bilder umfalt (siche
auch Abbildung 4.30 in Kapitel 4.4). Die Uberlappung der Aufnahmen liegt bei etwa 30 %.
Diese Uberlappung ist notwendig, damit spiter die korrekte Linge Rissen zugeordnet werden
kann, die sich iiber mehr als ein Bild erstrecken. Die Aufnahmereihenfolge der Bilder
geschieht zeilenweise von links oben nach rechts unten. Vor dem Festlegen der passenden
Matrix wird die VergroBerung des Mikroskops geeicht. Dies erlaubt fiir spétere Unter-
suchungen, direkt Entfernungen auf dem Bild nachmessen oder einen Mafistab angeben zu
konnen.

Die Bildauslosung wird so eingestellt, da3 nur dann Bilder aufgenommen werden, wenn die
Probe unter Zugspannung steht, und die Risse gedffnet sind. Die Bildmatrix, die die
Probenoberfldche abdeckt und als ein Scan bezeichnet wird, 1468t sich zu prinzipiell beliebig
vorgegebenen Zeiten starten. Diese Zeiten kann man im Programm festlegen. Zu Anfang der
Ermiidung, insbesondere wenn man eine hohe Gesamtdehnschwingbreite mit schnell
entstehenden kleinen Rissen hat, wird man kiirzere Zeitabstinde wéihlen. Bei niedrigen
Gesamtdehnschwingbreiten, bei denen Risse erst nach einer Initiierungsphase entstehen, wihit
man entsprechend ldngere Zeitabstinde. Mehrere Scans mit gleichen Zeitabstdnden werden in
einem sogenannten Projekt zusammengefaBt. Uber die komplette Lebensdauer laufen in der
Regel 4 bis 5 Projekte mit den gewiinschten Zeiteinteilungen. Nur in Ausnahmefillen werden
auch einmal Einzelscans oder Einzelbilder aufgenommen. Der Ablauf der Projekte erfolgt voll
automatisch. Bis zum Versagen der Probe werden je nach Gesamtdehnschwingbreite 10 bis 30
Scans gefahren. Man erhilt also 10 bis 30 mal vollstdndige Aufnahmen der Probenoberfliche.
Bei durchschnittlich 20 Bildern pro Scan und einem Speicherbedarf von rund 250 kByte pro
Bild konnen in einem Versuch schnell Datenmengen von 100 MByte und mehr zusammen-
kommen. Aus diesem Grund wurde die Moglichkeit geschaffen, Daten tiber das lokale Netz-
werk auf andere Rechner (Server der Abteilung) abzuspeichern oder auf CDs zu schreiben.

In der Regel entstehen die entscheidenden Risse, die letztendlich zum Versagen der Probe
fiihren, etwa auf der Mitte der beobachteten Oberfliche. Zu Beginn des Ermiidungs-
experiments ist jedoch nicht bekannt, wo genau das sein wird. Aus diesem Grund muf bis
zum Versuchsende die gesamte Oberfldche berticksichtigt werden. Nach dem Versuch werden
dann nur die ausschlaggebenden Rifbilder fiir die Auswertung herangezogen. Fiir die Analyse
der Risse wird ein reprisentativer Ausschnitt aus dem Bereich ausgewihlt, der zum Versagen
der Probe beitrigt. Die Grofie dieses Ausschnitts betrdgt zwischen 1 und 3 mm>.

Im Folgenden soll beispielhaft der Ablauf eines Experiments (Tabelle XI) und die
dazugehorige Datenerzeugung fiir die Auswertung beschrieben werden. Vor der eigentlichen
Ermiidung wird ein Scan von der Probenoberfliche aufgenommen. Dieser kann spéter zur
Kldarung, ob es sich bei einem vermeintlichen Rif8 tatséchlich um einen Rif3 handelt oder
vielleicht eher um eine originire Polierspur, herangezogen werden. Fiir jedes Projekt wird die
Zyklenzahl und Startzeit exakt dokumentiert. So kann man nach Versuchsende den einzelnen
Scans die korrekte Zyklenzahl zuordnen.
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Tab. XI: Beispiel fiir den Ablauf von Questar-Projekten (Versuch 213, Agon=0,55 %,
Matrix 4 x 6, 30 % Uberlappung der Bilder)

Projekt | Startzeit Zyklenzahl | Bemerkungen
1 29.08.96 0 Einzelscan vor Beginn der Ermiidung
29.08.96 09:43 Start des Ermiidungsexperiments
2 29.08.96 (9:58 75 alle 60 min ein Scan
3 29.08.96 14:02 1295 alle 120 min ein Scan
4 30.08.96 08:55 6980 alle 120 min ein Scan
13170 Versagen der Probe / Programmabbruch

Nach Versuchsende werden diejenigen Bilder ausgesucht, die jeweils die fiir die Rilanalyse
entscheidenden Bereiche enthalten. Man geht dann nach folgender Prozedur vor:

¢ Rechnergesteuerte Nachbearbeitung der Bilder beziiglich Kontrast und Schérfe

e Ubertragung der Risse auf eine Schwarz-WeiB-Folie

Abb. 4.33: Ubertragung der Risse

Versuch 213, Ag,,,=0,55 %, N=9390

¢ Einlesen der RiB3folie iiber eine Videokamera in einen Auswerte-PC
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e Interaktive Riflvermessung mit einem Bildverarbeitungssystem [99] nach Linge,
Orientierung und Verzweigung bzw. Vernetzung

1
|
1
|
RiBsegment 1 mit 1
der Lange L,und I
dem Winkel o, : RiRsegment n mit
i der Lange L,und
i

dem Winkel o,

| —
¥

e 1
4

Gesamtrifl bestehend aus Segmenten, Knicken und Verzweigungen

Abb. 4.34: Analyse von Rissen und Segmenten

Die Anzahl der Riflsegmente nimmt mit der Ermiidung zu. Bei hohen Gesamtdehn-
schwingbreiten konnen bis zu iiber 200 Segmente pro mm” registriert werden. Rechnet man
alle analysierten Rilsegmente der durchgefiihrten Experimente zusammen, so kommt man
auf tiber 20.000 untersuchte Segmente.

e Ubertragung der Daten in ein statistisches Auswerteprogramm (Excel, Origin) und
Normierung der Ergebnisse auf die Standardfliche von 1 mm?

Um einen Eindruck zu vermitteln, wie Risse entstehen und sich im Verlauf der Ermiidung
weiterentwickeln, gibt Abbildung 4.35 einen Uberblick. Die einzelnen Bilder zeigen jeweils
den gleichen Probenausschnitt mit zunehmender Zyklenzahl. Bei dem Experiment handelt es
sich um dasjenige, welches gemiB3 den weiter oben beschriebenen Questar-Projekten
beobachtet wurde (Versuchsnummer 213 bzw. Tabelle XI). Die Aufnahmen stammen von der
Probenmitte. Sie sind aus zwei Einzelbildern zusammengesetzt. Zu Beginn der Ermiidung
lassen sich schon recht bald die ersten In- und Extrusionen erkennen. Nach einem Drittel der
Lebensdauer sind Risse zu sehen. Bei etwa zwei Drittel der Lebensdauer erfolgt eine
Vernetzung der Risse. Am Ende fiihrt ein Rifigeflecht quer iiber die gesamte Oberfléche.
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N=5520

S b

<« 500um  NN,,=41,9%

Abb. 4.35 a): Riflbildung als Funktion der Zyklenzahl (Versuch 213, Agw=0,55 %,
NBrch=13170; Bilder aus der Probenmitte)
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> 500um  N/Np,=575%  N=7580

<« 500um  NN,.=71.3%  N=9390

Abb. 4.35 b): Rifbildung als Funktion der Zyklenzahl (Versuch 213, Aguw=0,55 %,
Nprch=13170; Bilder aus der Probenmitte)

71




5 Versuchsergebnisse und Auswertung

In diesem Kapitel werden die Versuchsergebnisse und ihre Auswertung dargestellt. Zunéchst
handelt es sich dabei um die mechanischen Ergebnisse der Ermiidungversuche. Danach geht
es um die Aussagen, die aus den metallographischen Schliffen gezogen werden konnen. Ein
grofer Abschnitt wird der lichtmikroskopischen Analyse der Oberflichenrisse gewidmet.
SchlieBlich wird auf die TEM-Untersuchungen der bestrahlten Proben eingegangen.

5.1 Ergebnisse der Ermiidungsversuche

Alle Proben des Stahls F82H-mod. wurden im Temperaturbereich von T=200°C bis T=250°C
dehnungsgesteuert ermiidet. Die Gesamtdehnschwingbreiten lagen zwischen Ag=0,39 %
und Ag€=0,91 %. Die Dehnrate war de/dt=8-10"* s, Die vorbestrahlten Proben erhielten
eine Heliumdosis von 400 appm He. Abbildung 5.1 zeigt einen Uberblick iiber die
analysierten Ermiidungsversuche. Die Gesamtdehnschwingbreite ist iiber der Bruchlast-
spielzahl aufgetragen. Die Bruchlastspielzahl wird hier als die Anzahl der Zyklen definiert,
bei der die Spannungsschwingbreite 30 % der Start-Spannungsschwingbreite unterschreitet. In
Abbildung 5.1 ist zu jedem Ermiidungsversuch die laufende Versuchsnummer angegeben.

1,0 77 B T T T T
201
L 196 190 [ ]
m W92
215
W216
0,8} 202
209 | 193
—_— 218 1
S 214
ed
£ 06+ 203M oo
w
< 213
106l M €206
197
F82H-mod. 199m 208
M unbestrahlt (T,,~200°C) 210
£ vorbestrahlt (T,,,#200°C, Tj,,,=250°C) =
400 appm He 12
i 211K
04 T N bl
1000 10000 100000

N Bruch [Zyklen]

Abb. 5.1: Gesamtdehnschwingbreite und Lebensdauer der an der Zweistrahlanlage getesteten
F82H-mod. Proben inklusive laufender Versuchsnummern (Dehnrate =8- 10 s

72




5.1.1 Unbestrahlte Proben

In Abbildung 5.2 sind die Spannungsschwingbreiten von 4 mit unterschiedlicher Gesamt-
dehnschwingbreite durchgefiihrten Versuchen tliber der Zyklenzahl aufgetragen. Ebenso sind
die dazugehorigen plastischen Dehnschwingbreiten abgebildet. Bei allen Versuchen ist eine
zyklische Entfestigung festzustellen. Bei groBerer Gesamtdehnschwingbreite ist die Ent-
festigung grofer. Bei der sehr kieinen Gesamtdehnschwingbreite von Agimi= 0,39 % kann
jedoch nur noch von einer minimalen Entfestigung gesprochen werden. Bei der Gesamtdehn-
schwingbreite von Agiwm= 0,87 % liegt die Spannungsschwingbreite zu Ermiidungsbeginn bei
fast 900 MPa, bei Agi= 0,39 % ist diese kleiner als 600 MPa. Fiir Ag=0,87 % liegt die
plastische Dehnschwingbreite zu Ermiidungsbeginn bei iiber 0,3 %. Fiir Ag=0,39 % ist nur
eine duflerst geringe Zunahme der plastischen Dehnschwingbreite im Verlauf der Ermiidung
zu erkennen. Sie bleibt iiber die gesamte Ermiidungsdauer unter 0,1 %.

F82H-mod.
—_— At,y=0,87 %, Ny, =3140

e~ A8y=0,76%, Ny =5180
s Mg =0,55 %, Ny =13170

....... Aeq=0,39 %, Ny =56960

10001

800 1

600 1

g
400 vy

200

Spannungsschwingbreite
Ac [MPq]

4] — T g T J
1 10 100 1000 10000 100000

:g 0,51
0] i
5 0,41 L
c )
E* 0,3 -’
Q b -
% = ’ ﬂ;ua&a;;L:LS;;%”“duﬁdgﬂw
< ¥
o) 0,21
o4
2 :
O 0.1' ..........................
L
k7
2 0,0 - - - - ,
1 10 100 1000 40000 100000

Anzahl der Zyklen

Abb. 5.2 :Zunehmende zyklische Entfestigung mit ansteigender Gesamtdehnschwingbreite in
F82H-mod. (T=200°C, Dehnrate=8-10 s
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Wenn man die Wohlerkurven der dehnungskontrollierten Ermiidungsexperimente von
MANET I und II mit denen von F82H-mod. vergleicht, mufl man folgendes beachten. Die
Ermiidungstests mit den Stdhlen MANET I und II wurden bei einer Temperatur von T=250°C
durchgefiihrt. Damit war die Temperatur etwas hoher als fiir F82H-mod. mit T=200°C. Bei
solch einer Temperaturdifferenz ist jedoch kein Unterschied im Ermiidungsverhalten zu
erwarten. Zudem ist flir MANET I und I iiber diesen Temperaturbereich kein geéndertes
Ermiidungsverhalten festgestellt worden. Im Gegensatz zu F82H-mod., der an Luft ermiidet
und mit Druckluft gekiihlt wurde, geschah dies fiir die MANET-Stihle im Vakuum mit einer
Heliumgas-Kiihlung durch die Hohlprobe. Das heifit, beide Stahlsorten wurden im gleichen
Temperaturbereich ermiidet und beide Stahlsorten wurden zumindest von einer Seite her
gekiihlt. Die Vergleichbarkeit der Versuchsergebnisse ist somit gegeben.

B MANETIund i
0O F82H-mod.
A3 N, . =6,623-10"° (MANET | und Il)

total

....... Aelie Ny =2,057-10"  (FB2H-mod.)

[%]

Aty

Gesamtdehnschwingbreite

1000 10000 100000
NBruch [Zyklen]

Abb. 5.3: Zyklenzahl bis zum Versagen in Abhingigkeit von der Gesamtdehnschwingbreite;
Vergleich MANET I/IT mit F82H-mod. (T=200°C bis 250°C, Dehnrate=_8- 10™* s'l)

Betrachtet man die jeweiligen Gesamtdehnschwingbreiten von F82H-mod. und MANET I und
I iiber der Lebensdauer, so erhidlt man folgende Aussagen (Abbildung 5.3): Bei hohen
Gesamtdehnschwingbreiten hilt der Stahl F82H-mod. langer den Belastungen stand als
MANET I und II. Fiir At < ca. 0,7 % sind die Lebensdauern von F82H-mod. kleiner als fiir
MANET I und IL
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Eine Auftragung der plastischen Dehnschwingbreite bei N=Ngp,ch/2 tliber der Lebensdauer
zeigt, da3 der Stahl F82H-mod. weicher ist als MANET I/Il (Abbildung 5.4). Bei gleicher
plastischer Dehnschwingbreite leben in den gesamtdehnungsgesteuerten Ermiidungsversuchen
die F82H-mod. Proben ladnger als die MANET-Proben. Die plastischen Dehnschwingbreiten
lassen sich nach dem Coffin-Manson-Gesetz mit den Lebensdauern geméfl den Gleichungen
5.1 und 5.2 korrelieren:

1,81
AE plaxst

‘N

Bruch

=242.10" fiir F82H-mod. (5.1

Ae>® N, =767-10" fiir MANET 1/11 (5.2)

plast

Bei einer Lebensdauer von 1000 Zyklen betrégt die Differenz der plastischen Dehnschwing-
breiten von F82H-mod. und MANET I/II bei N=Ngnwn/2 mehr als 0,5 %. Bei einer
Lebensdauer von 10000 Zyklen beléuft sich die Differenz auf etwa 0,1 %.
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O  F82H-mod.
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Abb. 5.4: Zyklenzahl bis zum Versagen in Abhéngigkeit von der plastischen Dehnschwing-
breite; Vergleich MANET I/ mit F82H-mod. (T=200°C bis 250°C,

Dehnrate=8-10" s'l)
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Abb. 5.5: Vergleich der Spannungen (N=Ngy/2) von F82H-mod. und MANET I/ 11
(T=200°C bis 250°C, Dehnrate=8-10* s}

Abbildung 5.5 zeigt die Auftragung der gemessenen Spannungsschwingbreiten gesamt-
dehnungsgesteuerter Ermiidungsversuche tiber der Lebensdauer. Bei den Spannungsschwing-
breiten handelt es sich um diejenigen bei N=Np/2. Auch hier zeigt sich, daB der Stahl
F82H-mod. insgesamt weicher ist als MANET I/II (vgl. auch Zugversuchsdaten in Kapitel
3.3). Zum Beispiel bei einer Lebensdauer von 10000 Zyklen betrdgt die Differenz der
Spannungsschwingbreite rund 250 MPa. Die Abhingigkeit der Lebensdauer von der
Spannungsschwingbreite 146t sich mit dem Basquin-Gesetz beschreiben. Mit einer
Regressionsberechnung wurden die freien Parameter des Basquin-Gesetzes bestimmt. Man
erhélt die Gleichungen 5.3 und 5.4:

Ac'"*.N, = =9413.10% fiir F82H-mod. (5.3)

Bruch

AG"* . N, . =1604-10" fir MANET I/11 (5.4)
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5.1.2 Bestrahlte Proben

Die untersuchten bestrahlten Proben wurden mit einer Dosis von 400 appm Helium homogen
implantiert. Die Bestrahlungstemperatur betrug T=250°C, die Testtemperatur war ca.
T=200°C. Die Bestrahlungstemperatur war ein wenig hoher als die Testtemperatur, da eine
Absenkung der Temperatur bei der Bestrahlung durch die Leistung des Helium-Kiihlkreislaufs
beschrinkt ist. Die Ermiidung erfolgte mit einer Dehnrate von 8-10* s, Alle bestrahlten
Proben zeigen eine Verfestigung gegeniiber den unbestrahlten Proben.
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Abb. 5.6: Ermiidung einer vorbestrahlten und unbestrahlten F82H-mod. Probe bei
A€10t=0,9 % (Tpestr =250°C, Tres=200°C, Dehnrate=8-10" s™)

Bei der Ermiidung mit Agiw=0,9 % fiihrt die bestrahlungsinduzierte Verfestigung zu einer
Erhohung der Spannungsschwingbreite von rund 250 MPa zu Ermiidungsbeginn (siehe
Abbildung 5.6). Die Lebensdauer ist von Npu,=2740 um den Faktor 5 auf Nppcp=550
reduziert. Wie bereits beschrieben, erfahren die Proben eine zyklische Entfestigung. Diese ist
fiir die bestrahlte Probe mit der deutlich hoheren Start-Spannungsschwingbreite stérker
ausgepragt als fiir die unbestrahlte Probe.
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Abb. 5.7: Ermiidung einer vorbestrahlten und unbestrahlten F82H-mod. Probe bei
A€i0a=0,51 % (Tgestr =250°C, T1es=200°C, Dehnrate=8-10" s

Bei der kleineren Gesamtdehnschwingbreite von Ag,=0,51 % betrigt die bestrahlungs-
induzierte Zunahme der Spannungsschwingbreite knapp 100 MPa (siehe Abbildung 5.7). Die
bestrahlte Probe erfihrt keine Verkiirzung der Lebensdauer im Vergleich zur unbestrahlten
Probe. Die zyklische Entfestigung bei der kleinen Gesamtdehnschwingbreite ist sowohl fiir
die bestrahlte als auch fiir die unbestrahlte Probe deutlich schwicher ausgeprigt. Fiir die
vorbestrahlte Probe ist sie fast nicht erkennbar.

Das Ermiidungsverhalten bestrahlter Proben bei sehr hohen und bei kleinen Gesamtdehn-
schwingbreiten zeigt damit im Vergleich zu unbestrahlten Proben, die jeweils bei den gleichen
Gesamtdehnschwingbreiten zykliert wurden, unterschiedliche Ausprigungen. Zwar ist in
beiden Fillen eine bestrahlungsinduzierte Verfestigung mit der Folge einer hoheren
Spannungsschwingbreite zu verzeichnen, doch wihrend dies bei der kleinen Gesamtdehn-
schwingbreite zu einer Lebensdauerverldngerung fiihrt, bringt die vorherige Bestrahlung bei
der hohen Gesamtdehnschwingbreite eine Lebensdauerverkiirzung mit sich.
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Abb. 5.8: Gesamtdehnschwingbreiten unbestrahlter und vorbestrahlter F82H-mod. Proben
(Theste =250°C, Tresr=200°C, Dehnrate=8-10"* 5"

Triagt man die Gesamtdehnschwingbreiten iiber der Lebensdauer auf, so fillt die bestrahlte
und mit hoher Gesamtdehnschwingbreite ermiidete Probe deutlich aus der Reihe (Abbildung
5.8). Thre Lebensdauer ist um den Faktor 5 kiirzer als die der unbestrahlten Vergleichsprobe.
Die unbestrahlten Proben liegen in einem relativ engen Streuband. Die bestrahlte Probe, die
bei der kleinen Gesamtdehnschwingbreite ermiidet wurde, liegt am oberen Ende dieses
Streubands.

Abbildung 5.9 zeigt die plastische Dehnschwingbreite bei N=Npq,c1/2 in Abhédngigkeit von der
Versagenszyklenzahl. Die bei der hohen Gesamtdehnschwingbreite ermiidete und bestrahlte
Probe besitzt eine stark verkiirzte Lebensdauer. Sie unterscheidet sich damit sehr von den
unbestrahlten Proben. Die bei der kleinen Gesamtdehnschwingbreite ermiidete, vorbestrahlte
Probe hat eine verldngerte Lebensdauer. Sie bleibt damit im Streuband der unbestrahlten
Proben.

In Abbildung 5.10 sind die Spannungsschwingbreiten zu Ermiidungsbeginn iiber der
Bruchlastspielzahl aufgetragen. Hier werden nicht die Spannungsschwingbreiten in der
Siattigung bei N=Nppn/2 benutzt, da diese auf Grund der teilweise starken Entfestigung der
Proben einer Berticksichtigung der bestrahlungsinduzierten Verfestigung nicht gerecht werden
(vgl. Abbildungen 5.6 und 5.7). Die Spannungsschwingbreiten der bestrahlten Proben bei
N=Ngcn/2 unterscheiden sich trotz der stark voneinander abweichenden Lebensdauern nicht
so sehr. Eine Entfestigung der bestrahlten Probe, die bei Ag=0,51 % ermiidet wurde, fand
im Gegensatz zu der bei Agy,=0,9 % ermiideten, bestrahlten Probe praktisch nicht statt. Die
unbestrahlten Proben befinden sich in einem gewissen Streuband. Die bestrahlten Proben sind
im Vergleich zu den unbestrahlten Proben bei gleicher Lebensdauer beziiglich der
Spannungsschwingbreite zu Versuchsbeginn nach oben hin verschoben.
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Abb. 5.9: Plastische Dehnschwingbreiten unbestrahlter und vorbestrahlter F82H-mod. Proben
(Tgeste =250°C, Tres=200°C, Dehnrate=8-10"* s7)
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Abb. 5.10: Spannungsschwingbreiten zu Ermiidungsbeginn von unbestrahlten und vor-
bestrahlten F82H-mod. Proben (Tgest:=250°C, Tres=200°C, Dehnrate=8-10"* s™)
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5.2 Mikrorisse und Gefiige

Die ermiideten Proben des Stahls F82H-mod. wurden nach dem Experiment metallographisch
untersucht. Die Priparation der unbestrahlten wie auch der bestrahlten Proben ist in Kapitel
4.5.1 beschrieben. Alle Proben, die mit einer hohen Gesamtdehnschwingbreite ermiidet
wurden, zeigen sehr viele kleine Mikrorisse iiber die komplette Oberfldche verteilt. Bei den
kleineren Gesamtdehnschwingbreiten fillt die Dichte der Mikrorisse geringer aus. Die Mikro-
risse sind in der GroBenordnung der Korner. In praktisch allen Fillen findet die Rifbildung
innerhalb des Korns statt (transkristallines RiBwachstum). In nur sehr seltenen Fillen liegen
Mikrorisse auch einmal an einer Korngrenze. Mikrorisse finden sich praktisch nie an priméren
Ausscheidungen. Die Mikrostruktur hat einen erheblichen Einflu auf das Entstehen der
Risse. Sehr hiufig liegen die Mikrorisse entlang der feinen M»;Cs-Sekundérausscheidungen.
Mikrostrukturelle Barrieren oder die Orientierung der Lattenbiindel spielen eine wichtige
Rolle fiir das Wachstum der Risse. Oft enden Mikrorisse zum Beispiel an einer Korngrenze
(Abbildung 5.11). Wichst ein RiB in ein benachbartes Lattenbiindel, so wird die Rifrichtung
meistens entsprechend gedreht (Abbildung 5.12). Dieses Verhalten steht in Einklang mit dem
in der Literatur beschriebenen Verhalten von mikrostrukturell kurzen Rissen (vgl. Kap. 2.3).

Abb. 5.11: Mikrostrukturell kurzer Rif}, der an einer Korngrenze endet; der Rif3 ist entlang
aufgereihter M,3;Cq-Karbide orientiert

81




Da es sich gezeigt hat, da} die Orientierungen der Risse nicht gleich verteilt sind, wurden sie
gemdB ihrer Richtung zur Belastungsachse untersucht. Unterschieden wird dabei, ob sich die
Risse entlang innerer Grenzflichen (aufgereihte Sekundérausscheidungen) erstrecken oder ob
sie davon unbeeinfluflt sind. Es wird davon ausgegangen, da3 Risse, die unter 45° zur
Belastungsachse angeordnet sind und keine Beeinflussung durch die Mikrostruktur zeigen,
durch plastische Verformung entstanden sind. 45° zur Belastungsrichtung ist gerade der
Winkel, bei dem die Schubspannung im Kontinuum maximal wird. Risse, die unter hoheren
Winkeln bis hin zu 90° orientiert sind und auch noch entlang innerer Grenzfldchen liegen,
soliten normalspannungsgesteuert entstanden sein. Existieren bei unterschiedlichen
Versuchsbedingungen verschiedene Vorzugsrichtungen fiir die Risse, so mufl gewihrleistet
sein, daB3 die Orientierungen der Martensitlatten in den verschiedenen Proben vergleichbar
sind. Da die Martensitlatten die RiBrichtungen wesentlich beeinflussen kdnnen, wiirde ein
Ungleichgewicht in deren Orientierung die Verteilung der Rifrichtungen verfélschen. Daher
wird fiir jede untersuchte Probe neben der Richtungsverteilung der Risse ebenfalls die
Richtungsverteilung der Martensitlatten angegeben.

Abb. 5.12: Richtungsinderung mikrostrukturell kurzer Risse beim Ubergang zwischen
Martensitlattenbiindeln
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Abbildung 5.13 zeigt die Richtungsverteilungen der Martensitlatten (graue S#ulen), der
Mikrorisse an inneren Grenzflichen (schwarze S#iulen) und der Mikrorisse ohne mikro-
strukturelle Beeinflussung (weifle Siulen). Die Richtungen beziehen sich auf die
Belastungsachse (0°=entlang der Belastungsachse, 90°=senkrecht zur Belastungsachse). Die
Verteilung wird prozentual angegeben. Es sind 3 verschiedene Versuche dargestellt: Beim
ersten  handelt es sich um einen Versuch mit kleiner Gesamtdehnschwingbreite
(AEtora=0,51 %), beim zweiten um einen Versuch mit hoherer (Aguy=0,76 %) und beim
dritten Versuch um einen mit hoher Gesamtdehnschwingbreite (Agy,,=0,90 %). Bei allen drei
Proben sind die Richtungen der Martensitlatten nahezu gleich verteilt. Leichte
Hiufigkeitsschwankungen liegen im Rahmen der Streuung. In allen Versuchen liegen die
meisten Mikrorisse entlang der Grenzflachen. Mit steigender Gesamtdehnschwingbreite
nimmt der Anteil dieser Grenzflichenrisse zu. Bei kleiner Gesamtdehnschwingbreite ist eine
deutlich breitere Verteilung der Riforientierungen zu verzeichnen. Diese Verteilungsbreite
nimmt sowohl fiir die Grenzflichenrisse als auch fiir die Risse, die nicht an Grenzflichen
liegen, mit zunehmender Gesamtdehnschwingbreite ab. Besonders fiir die Grenzfldchenrisse
ist eine Konzentration im Winkelbereich von 50° bis 60° zu erkennen. Die Nicht-
Grenzflichenrisse zeigen bei der kleinen Gesamtdehnschwingbreite zwei Verteilungsmaxima.
Zum einen ist das bei etwa 45°, also bei einem Winkel, der eine schubspannungsgesteuerte
Entstehung vermuten 146t. Zum anderen existiert ein Schwerpunkt bei hohen Winkeln (70° bis
90°). Dies riihrt vermutlich von Rissen, die bereits iiber die mikrostrukturelle Grofe hinaus
gewachsen sind. Das Wachstum dieser Risse ist gekennzeichnet durch ein Umschwenken in
die Senkrechte zur Belastungsrichtung (Stadium II der RiBentwicklung). Auf Grund des
Abschleifens der Proben werden Teile dieser etwas ldngeren Risse eliminiert. Die iibrigen
Fragmente werden dann in die Klasse der Mikrorisse mit hoheren Winkeln zur
Belastungsrichtung eingeteilt. Bei der Gesamtdehnschwingbreite von Agu=0,76 % zeigen
die Nicht-Grenzflidchenrisse ein breites Verteilungsprofil mit Schwerpunkt bei mittleren
Winkeln. Bei der hohen Gesamtdehnschwingbreite ist keine spezifische Verteilung zu
erkennen.

Die Anhdufung der Risse entlang der aufgereihten Sekundérausscheidungen bei einem Winkel
von 50° bis 60° 14Bt den Schluf zu, dal zwei Mechanismen fiir die RiBentstehung
verantwortlich sind. Zum einen ist das die plastische Verformung, die normalerweise Risse
schubspannungsgesteuert unter 45° zur Belastungsrichtung entstehen 146t. Zum anderen
handelt es sich um die Normalspannung, die ihr Maximum bei 90° besitzt. Sie kann dann
wirksam werden, wenn der Werkstoff nicht homogen ist und innere Grenzfldchen existieren.
Hohere Dehnungen, die hohere Spannungen mit sich bringen, veranlassen einen groferen
Prozentsatz der Risse, den FEinflufl innerer Grenzflichen in ihre Entstehung mit
einzubeziehen.

Die Rolle der Riflentstehungsmechanismen wird noch deutlicher, wenn man die
Richtungsverteilung der Mikrorisse im bestrahlten Werkstoff analysiert (Abbildung 5.14). Die
Anzahl der Risse, die nicht an inneren Grenzfldchen liegen, ist stark reduziert. In der Probe,
die mit der hohen Gesamtdehnschwingbreite ermiidet wurde, konnten beispielsweise
ausnahmslos nur Grenzfldchenrisse festgestellt werden. Generell fiihrt die Bestrahlung zu
einer Verfestigung des Werkstoffs und damit zu einer Erhohung der Spannungsschwing-
breiten bei vorgegebener Gesamtdehnschwingbreite. Die Folge davon ist ein hoher
Prozentsatz von Grenzfldchenrissen, die zudem zu leicht hoheren Winkeln hin orientiert sind.
Das Maximum liegt jeweils bei 60° bis 70°.
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Abb. 5.13: Winkelverteilung der Martensitlatten, der Risse an aufgereihten M,3Cg-Karbiden
(innere Grenzflichen) und der nicht an der Mikrostruktur orientierten Risse in
unbestrahlten Proben

Es muf} noch erwihnt werden, daf die metallographischen Schliffe nur eine Momentaufnahme
der RiBbildung zum Ende der Ermiidung darstellen. Sie geben keine Aussage, in welcher
Reihenfolge die Risse mit welcher Orientierung entstehen. AuBerdem ist zu beriicksichtigen,
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daB ein Teil der Oberfldche bei der Priparation abgeschliffen wird. Mikrorisse, die nicht weit
(maximal ca. 10 um) in die Probe hinein reichen, kénnen durchaus einfach entfernt werden.
Risse, die entlang von Grenzfldchen orientiert sind, lassen zumindest im Stadium I der
RiBentwicklung bzw. im ersten Korn ein schnelleres Vordringen in den Werkstoff erwarten.
Inr Wachstum ist weniger durch die zeitlich abhingige plastische Deformation und
mikrostrukturelle Degradation des umgebenden Materials geprégt. Es ist also moglich, daf bei
der Betrachtung der mikroskopischen Risse, die nicht Bestandteil des zum Versagen
fithrenden Hauptrisses sind und die wéhrend der Ermiidung ihr Weiterwachsen gestoppt
haben, der Anteil der Grenzfldchenrisse im Verhiltnis zu den Nicht-Grenzflachenrissen
liberbewertet wird. Diese Aussage ist wichtig, wenn man die im metallographischen Schliff
gewonnene Rifverteilung mit dem Geschehen an der Werkstoffoberflache wihrend der
Ermiidung vergleichen mochte.
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Abb. 5.14: Winkelverteilung der Martensitlatten, der Risse an aufgereihten M;3Cs-Karbiden
(innere Grenzflichen) und der nicht an der Mikrostruktur orientierten Risse in
bestrahlten Proben
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5.3 RiBbildung und RiBwachstum

Im folgenden Kapitel werden die Ergebnisse der Oberfldchenbeobachtungen der F82H-mod.
Ermiidungsproben mit Hilfe des Questar Lichtmikroskops dargestellt. Es wird auf die
Riflsegmente, ihre Linge und Richtung, ihre Vernetzung, die Bildung von Gesamirissen in
Abhingigkeit von Gesamtdehnschwingbreite, Zyklenzahl und Bestrahlungseinflufl einge-
gangen. Zur Erstellung der Rifstatistiken wurden iiber 20000 RiBsegmente systematisch
untersucht. Die in den Plots angegebenen Werte beziehen sich immer auf eine genormte
Fliche von 1 mm?,

5.3.1 Flachendichte der Gesamtrifilinge

a) Unbestrahlte Proben

Unter der Flachendichte der Gesamtrildnge versteht man die Summe der Lingen aller Risse
bzw. Segmente in mm bezogen auf die Standardfliche von 1 mm® Wird eine Probe mit hoher
Gesamtdehnschwingbreite ermiidet, dann entstehen sehr schnell viele kleine Risse. Die
GesamtriBlinge wéchst rasch an. Bei der hochsten Gesamtdehnschwingbreite sind bereits
nach den ersten Zyklen Risse oder ausgeprigte In- und Extrusionen festzustellen. Abbildung
5.17 zeigt die Oberfliche derjenigen Probe, die mit einer Gesamtdehnschwingbreite von
Agtota=0,91 % ermiidet wurde. Bereits nach nur 10 Zyklen ist die Schiddigung des Materials
gut zu sehen. Die Schidigung betrifft die gesamte Fldche. Die abgedruckten Bilder wurden
nicht nach &dquidistanten Zyklusabstinden aufgenommen. Unter Beriicksichtigung der
Aufnahmezeitpunkte kann man erkennen, daf3 bereits sehr friih eine vollkommene Schidigung
der Oberfliche stattfindet. Die grofie Zahl der Segmente fiihrt frith zu deren Vernetzung. Die
GesamtriBBlange geht zeitgleich in eine Sattigung tiber (siehe Abbildung 5.15 und 5.16). Bei
kleineren Gesamtdehnschwingbreiten dauert es ldnger, bis die ersten Risse auftauchen. Das
Anwachsen der Gesamtrifilange ist zu groBeren Zyklenzahlen hin verschoben. Dies gilt nicht
nur fiir die absoluten Zyklenzahlen - auf Grund der hoheren Lebensdauer ist klar, daf das
Riwachstum zeitlich versetzt ablduft - sondern ebenfalls fiir die Ermiidungsdauer normiert
auf die Bruchlastspielzahl N/Npn, (Abbildung 5.16). Abbildung 5.18 gibt einen Uberblick
tiber das Entstehen und Wachsen von Rissen in der Probe, die mit einer Gesamtdehnschwing-
breite von Ag€y=0,51 % zykliert wurde. Man kann erkennen, dafl nicht die komplette
Oberfldache mit Rissen tiberzogen ist. Es entstehen wenige Einzelrisse, die erst am Ende der
Ermiidung interagieren. Die hochsten Zuwachsraten der GesamtriBBldnge ist bei hohen
Gesamtdehnschwingbreiten zu Beginn der Ermiidung und bei kleinen Gesamtdehnschwing-
breiten gegen Ende der Ermiidung zu verzeichnen. Mit zunehmender Gesamtdehnschwing-
breite steigt die Gesamtrifilinge an. Das gilt zumindest fiir die ersten 80 % der Ermiidungs-
daver. Gegen Ende der Ermiidung bzw. wihrend der letzten 20 % der Ermiidung existiert
folgender Effekt: Durch das Zusammen- und Weiterwachsen der Risse entsteht ein Makrorif3.
Er klafft in der Zugphase der Belastung, das heilt zum Zeitpunkt der Bildaufnahme,
auseinander. Damit nimmt er eine gewisse raumliche Ausdehnung ein. Fiir hohe Gesamtdehn-
schwingbreiten verdriangt er in dem Bereich, der fiir die RiBauswertung herangezogen wird,
eine Vielzahl weiterer, kleinerer Risse. Es folgt eine Abnahme der gemessenen Risse und ein
Riickgang der Gesamtrifilinge. Bei kleinen Gesamtdehnschwingbreiten kénnen im Bereich
des groReren Hauptrisses auf Grund der hohen Deformation in seinem Umfeld eine Vielzahl
weiterer Nebenrisse entstehen. Ein starkes Anwachsen der GesamtriBldnge ist die Folge. Die
entsprechenden Bereiche in den Plots sind zur Verdeutlichung hellgrau gedruckt.
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Abb. 5.15: Gesamtriflinge in Abhédngigkeit von der Zyklenzahl bei verschiedenen Gesamt-
dehnschwingbreiten; ab etwa 80 % der Lebensdauer Beeinflussung der Rif3-
entwicklung durch den zum Versagen fiihrenden Makrorifl (graue Bereiche der

Kurven)
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Abb. 5.16: GesamtriBlinge iber der Zyklenzahl bei verschiedenen Gesamtdehnschwing-
breiten normiert auf die Lebensdauer
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N=120, N/Nyen=4.4 %

Abb. 5.17: Aufnahmen mit dem Questar Lichtmikroskop nach verschiedenen Stadien der
Ermiidung bei groBer Gesamtdehnschwingbreite; Ago1n=0,91 % und Nppcn=2740
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Abb. 5.18: Aufnahmen mit dem Questar Lichtmikroskop nach verschiedenen Stadien der Er-
miidung bei kleiner Gesamtdehnschwingbreite; Agio=0,51 % und Npcn=16860
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b) Bestrahlte Proben

Wie bereits in Kapitel 5.1.2 ausgefiihrt, verldngert eine vorherige Bestrahlung die
Lebensdauer, wenn mit kleiner Gesamtdehnschwingbreite ermiidet wird. Abbildung 5.19 zeigt
die dazugehorige Entwicklung der GesamtriBlinge. Diese ist im Vergleich zum unbestrahlten
Fall erhoht. Das ist erstaunlich, da eine Verlidngerung der Lebensdauer intuitiv eine Reduktion
der RiBlingensumme erwarten 146t. Das Anwachsen der GesamtriBlange auf der bestrahlten
Probe éhnelt sehr dem auf der unbestrahlten Probe. Lediglich die Zunahme ist im bestrahlten
Fall hoher. Aus Abbildung 5.19 148t sich nicht ersehen, in welcher Gréfe und Zahl die Risse
auftreten. Dies wird spéter noch untersucht.
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Abb. 5.19: Vergleich der bestrahlten und unbestrahlten Probe beziiglich der Gesamtrillange
bei Agiori=0,51 %

Bei der Ermiidung mit hoher Gesamtdehnschwingbreite entstehen in der bestrahlten Probe
sofort und massiv sehr viele kleine Risse, die bereits nach dem ersten Zyklus eindeutig
detektierbar sind. Das schnelle Auftreten der Risse duflert sich in einer rasant ansteigenden
Gesamtrifllinge (Abbildung 5.20). Bereits sehr friih fiihrt die starke Schidigung der Probe
zum Versagen.

Vergleicht man die beiden bestrahlten Proben, dies ist bei den deutlich unterschiedlichen
Lebensdauern (Nppcp=550 und Nger=21450) nur mit der Normierung auf Nppep sinnvoll,
dann erkennt man die stidrkere Zunahme und den héheren Endwert der Gesamtrilldnge fiir die
mit hoherer Gesamtdehnschwingbreite belastete Probe (Abbildung 5.21). Das ist nicht weiter
verwunderlich und soll fiir weitere Vergleiche der bestrahlten Proben im Gedéchtnis behalten
werden.
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Abb. 5.20: Vergleich der bestrahlten und unbestrahlten Probe bei Agtn=0,90 % beziiglich der
Gesamtrif}ldnge
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Abb. 5.21: Vergleich der beiden bestrahlten Proben beziiglich der Gesamtriflinge
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5.3.2 Fliachendichte der Risegmente

a) Unbestrahlte Proben

Betrachtet man die Anzahl der vorkommenden Riflsegmente, so ergibt sich ein ganz dhnliches
Bild wie fiir die Gesamtrildnge. Bei den hohen Gesamtdehnschwingbreiten entstehen sehr
schnell sehr viele Riflsegmente. Die hohe Anzahl fiihrt zu einer Séttigung und die Zunahme
flacht entsprechend ab. Bei kleinen Gesamtdehnschwingbreiten entstehen zunichst nur ganz
wenige Risse bzw. Riflsegmente. Diese wachsen im Verlauf der Ermiidung an und tragen
damit zur VergroBerung der Gesamtrifldnge bei. Erst nach einer relativ hohen Zyklenzahl
entsteht ein Makrorif. Dies geschieht zum einen durch Verldngerung von dominierenden
Einzelrissen und zum anderen durch Zusammenwachsen dieser Einzelrisse. Es kann jedoch
nicht wie im Fall der hohen Gesamtdehnschwingbreiten von einer regelrechten Vernetzung
gesprochen werden (vgl. Abbildungen 5.17 und 5.18). Im Zuge der Ausprigung des Makro-
risses konnen in seinem Umfeld eine Reihe weiterer kleiner Riflsegmente entstehen. Daher
rithrt der Anstieg der Kurve flir Agy=0,44 % gegen Ende der Ermiidung (Abbildung 5.22
und 5.23). Das Abfallen der Segmentdichte insbesondere bei héheren Gesamtdehnschwing-
breiten (graue Bereiche der Kurven) hingt mit der rdumlichen Ausdehnung des Makrorisses
zusammen und ist in Kapitel 5.3.1 beschrieben.

b) Bestrahlte Proben

Fiir die bestrahlte Probe steigt die Segmentflichendichte bei der kleinen Gesamtdehnschwing-
breite deutlich stidrker an als fiir die unbestrahlte Probe (Abbildung 5.24). Vergleicht man die
Segmentflichendichte mit der Gesamtrifldnge in Abbildung 5.19, dann ist der Zuwachs bei
der Segmentflichendichte viel hoher. Dies 146t erste Riickschliisse auf die Lénge der
Segmente zu. Im bestrahlten Fall sind diese kiirzer. Damit tragen sie in einem geringeren Maf3
zur Gesamtrifllange bei. Die Segmentflichendichte in Abbildung 5.24 verlduft stufenartig.
Offensichtlich mufl nach der Entstehung von neuen Segmenten ein gewisses Mafl an
Ermiidungsschédigung akkumuliert werden, bis weitere Segmente auftreten konnen.

Die Fldchendichte der Riflsegmente fiir die Probe mit der hohen Gesamtdehnschwingbreite
steigt stetig an (Abbildung 5.25). Bereits nach dem ersten Zyklus erfolgt das Auftreten der
ersten Risse bzw. Segmente. Im weiteren Verlauf ist die Zunahme der Segmente nicht mehr
ganz so stark, bleibt jedoch im Mittel nach wie vor sehr hoch. Die bestidndige Zunahme der
Segmente fiihrt schlieBlich sehr frilh zum Versagen der Probe.

Abbildung 5.26 vergleicht die Flichendichte der Rifisegmente der beiden bestrahlten Proben.
Thre Lebensdauern sind auf Ngg, normiert. Erstaunlicherweise besitzen beide Proben im
gleichen Ermuidungsstadium praktisch die selbe Segmentfldchendichte. Bei den unbestrahlten
Proben war das ganz und gar nicht so (vgl. Abbildung 5.23). Nach Abbildung 5.21 ist die
GesamtriBlinge der Probe mit der hoheren Gesamtdehnschwingbreite etwa um den Faktor 1,5
grofer. Hieraus folgt, daf die durchschnittliche Segmentlénge der Probe mit der niedrigeren
Gesamtdehnschwingbreite entsprechend kleiner ist.
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Abb. 5.23: Segmentflichendichte in den verschiedenen Ermiidungsstadien normiert auf Npgyen
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Abb. 5.24: Vergleich der bestrahlten und unbestrahlten Probe bei Ag=0,51 % beziiglich der
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Abb. 5.25: Vergleich der bestrahlten und unbestrahlten Probe bei Ag=0,90 % beziiglich der
Segmentfldchendichte
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Abb. 5.26: Vergleich der beiden bestrahlten Proben beziiglich der Segmentflichendichte

5.3.3 Durchschnittliche Segmentlinge

a) Unbestrahite Proben

Die durchschnittliche Segmentlinge fiir alle Gesamtdehnschwingbreiten bewegt sich in einem
Streuband zwischen etwa 60 pm und 80 um (Abbildung 5.27). Damit liegen die Segmente im
Bereich der KorngroBe. Bei den Segmenten handelt es sich somit auf jeden Fall um
mikrostrukturell kurze Risse. Zumindest nach AbschluB der Anfangsphase der Ermiidung ist
fiir die Segmentlinge keine spezielle Abhingigkeit von der Gesamtdehnschwingbreite zu
erkennen. Lediglich wihrend der ersten 20 % der Ermiidung dauert es fiir Proben mit kleiner
Gesamtdehnschwingbreite etwas linger, bis die mittlere Segmentlénge erreicht ist.

b) Bestrahlte Proben

Die durchschnittliche Segmentlinge der bestrahlten Probe mit der hoheren Gesamtdehn-
schwingbreite ist im Vergleich zum Streuband der unbestrahlten Proben recht grof3
(Abbildung 5.28). Sie liegt bei ca. 100 pm. Damit hebt sie sich auch deutlich ab von der
Segmentlidnge der bestrahlten Probe, die bei der kleinen Gesamtdehnschwingbreite ermiidet
wurde. Sie besitzt leicht ansteigende Werte zwischen etwa 30 pm nach 10 % der Ermiidung
bis ca. 60 um nach 100 % der Ermiidung. Damit unterscheidet sie sich von allen anderen
Proben, die relativ konstante durchschnittliche Segmentldngen zwischen 20 % und 100 % der
Lebensdauer aufweisen.
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5.3.4 RiBflichendichte

a) Unbestrahlte Proben

Unter einem Rif} versteht man zunichst zusammenhingende Segmente. Risse kénnen Knicke
und Verzweigungen aufweisen. Ein einzelnes Segment wird dann als Rifl bezeichnet, wenn es
isoliert ist, keine Verbindung zu anderen Segmenten hat und weder Knicke noch
Verzweigungen besitzt. Die Anzahl der Risse gibt ein MaB fiir die Stérke der Vernetzung der
Segmente. Der Beginn der Vernetzung kann je nach Gesamtdehnschwingbreite unter-
schiedlich friih erfolgen (Abbildung 5.29). Bei einer hohen Gesamtdehnschwingbreite steigt
die Zahl der Risse friih rasch an. Bei den Rissen handelt es sich in erster Linie um isolierte
Segmente. Mit steigender Zyklenzahl beginnt die Vernetzung. Die Zunahme der Rifidichte
nimmt ab. Durch das kontinuierliche, weitere Entstehen von Segmenten und deren
Zusammenwachsen zeigt die Kurve der Rifidichte einen gezackten Verlauf. Im weiteren
Fortgang wird die Vernetzung komplettiert. Die Anzahl der Risse nimmt ab. Gegen Ende der
Ermiidung liegt praktisch nur noch ein einziges komplexes Riflnetzwerk vor. Bei kleineren
Gesamtdehnschwingbreiten nimmt zunzchst die Lénge einzelner Segmente zu, bevor sich die
Segmentdichte wesentlich erhoht. Die Erzeugung zusitzlicher Segmente beansprucht einen
deutlich ldangeren Zeitraum. Bei der kleinsten Gesamtdehnschwingbreite entstehen gegen
Ende der Ermiidung viele weitere Segmente im Umfeld des wachsenden Makrorisses. Man
erhélt recht schnell eine Vernetzung mit dem Makrorif. Man kann zusammenfassen, da3 das
Maf der Vernetzung bei hoheren Gesamtdehnschwingbreiten grofer ist und bei kleineren
Gesamtdehnschwingbreite zeitlich nach hinten verschoben wird. In der Regel nimmt die
maximal erreichte Rif3dichte mit fallender Gesamtdehnschwingbreite ab.
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Abb. 5.29: RiBfl4dchendichte unbestrahlter Proben in Abhéngigkeit von der Zyklenzahl

97




b) Bestrahlte Proben

Bestrahlte Proben weisen eine geringere Tendenz zur Rilvernetzung auf. Die Probe mit der
kleineren Gesamtdehnschwingbreite steigert ihre Rizahl spiter und erreicht hohere Werte als
die Probe mit der hohen Gesamtdehnschwingbreite. Letzteres ist erstaunlich, da sie eine
deutlich ldngere Lebensdauer besitzt. Die hoher belastete Probe erreicht eine RiBfldchendichte
von ca. 30 Rissen pro mm? Bei der weniger belasteten Probe wird eine maximale
Flichendichte von etwas mehr als 50 Rissen pro mm? verzeichnet. Vergleicht man Abbildung
5.30 mit Abbildung 5.26 (Segmentflichendichte), so kann gefolgert werden, dal - bei einer
maximalen Dichte von 100 Segmenten pro mm” fiir beide Proben - im Fall der stirker
belasteten Probe ca. 3 Segmente auf einen Rif8 kommen, wihrend das fiir die geringer
belastete Probe rund 2 Segmente pro Rif} sind. Dies mu8 man im Zusammenhang mit der
Vernetzung der Risse auf der Oberflidche der unbestrahlten Proben sehen. Hier werden fiir die
ganz hohen Gesamtdehnschwingbreiten bis iiber 200 Segmente pro mm? und RiB registriert.
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Abb. 5.30: Rifflachendichte bestrahlter Proben in Abhingigkeit von der Zyklenzahl

An dieser Stelle darf eine Sache nicht unerwihnt bleiben. Die Probe mit der hoheren
Gesamtdehnschwingbreite hat beim Ermiiden im Bereich des Hauptrisses gebeult. Durch die
Deformation an der Probenoberfliche konnten an dieser Stelle nur unscharfe und
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unzureichend ausgeleuchtete Rifibilder aufgenommen werden. Das heifit, da die RiBbilder
etwas dezentral von der Probenmitte stammen. Damit unterschitzt man sowohl die Linge als
auch die Vernetzung der einzelnen Riflsegmente. Die Ergebnisse sind in diesem Rahmen zu
relativieren und zeigen eher qualitativen Charakter. Dennoch geben sie sehr gut die Tendenz
fiir das RifBgeschehen an.

5.3.5 Richtungsverteilung der Riflsegmente

Wie aus der Untersuchung metallographischer Schliffe bereits bekannt, existieren fiir die
mikrostrukturellen Risse Vorzugsrichtungen. Der metallographische Schliff zeigt jedoch einen
Probenzustand nach der Ermiidung. Die RiBrichtungen und ihre zeitliche Entwicklung
wihrend der Ermiidung werden in diesem Kapitel behandelt. Aus den folgenden Plots 146t
sich ersehen, daB die Verteilungen der Richtungen der kleinen Risse wihrend des Ermiidungs-
experiments nicht konstant sind, sondern sich dndern konnen. Die Richtungsverteilung der
Rifsegmente erlaubt Riickschliisse auf ihre unterschiedlichen Entstehungsmechanismen.

a) Unbestrahlte Proben

Abbildung 5.31 zeigt die Richtungsverteilung von Segmenten in Abhéngigkeit von der
Zyklenzahl. Die Winkelverteilung ist in 10°-Schritte eingeteilt. Die Winkel beziehen sich auf
die Richtungsdifferenz von Belastungsachse (Probenldngsrichtung) und Segmentrichtung.
Alle Segmente, die in einem 10°-Winkelbereich orientiert sind, werden ihrer Linge nach
aufsummiert. Die daraus entstehende winkelbezogene Gesamtlinge wird auf die
Standardfliche von 1 mm?* bezogen. Dieses Verfahren hat Vorteile gegeniiber der Angabe der
Anzahl von Rissen in einer bestimmten Richtung, da gleichzeitig die Risse mit ihrer Linge
gewichtet werden. Bei Agy=0,91 % hat man von Anfang an eine recht breite Rilentwicklung
mit Schwerpunkt bei mittleren Winkeln. Im Laufe der Ermiidung passieren zwei Dinge: Zum
einen entstehen auch Risse bei hoheren Winkeln im Bereich von 50° bis 60°. Dieser
Winkelbereich ist von den metallographischen Schliffen her bekannt. Zum anderen entstehen
zunehmend Risse bei sehr kleinen Winkeln in axialer Richtung. Auf diese Besonderheit wird
in Abschnitt c) des Kapitels eingegangen. Die angesprochene Verteilung ist besonders
deutlich bei N=1740 zu erkennen.

Die Rifirichtungsverteilung auf der Probe mit der kleinen Gesamtdehnschwingbreite
(Ago=0,44 %) ist deutlich schmaler (Abbildung 5.32). Eine Verbreiterung der
Winkelverteilung setzt viel spiter ein. Der Schwerpunkt der Segmentorientierung liegt ganz
klar um 45° zur Belastungsrichtung. Dies ist die Richtung maximaler Schubspannung.
Ahnlich wie bei der Ermiidung mit hoher Gesamtdehnschwingbreite, jedoch zu einem
spateren Zeitpunkt, tauchen Risse in axialer Richtung auf. Sie erlangen ein erhebliches
Gewicht im Vergleich zu den anderen Rissen. Auf ihren Entstehungsmechanismus wird noch
eingegangen.
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Summe aller Segmentlangen mit ent-
sprechender Richtung pro mm? [mm™]

A =091 %, Ny =2740
unbestrahlt

85
Zyklenzahl

Winke! zwischen Riflsegment
und Belastungsrichtung [°] 0

Abb. 5.31: Verteilung der Segmentrichtungen in Abhingigkeit von der Zyklenzahl
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Agu=0,44 %, Ny, =45800
unbestrahlt

Summe aller Segmentlangen mit ent-
sprechender Richtung pro mm?* [mm™]

Winkel zwischen Riftsegment 10 ‘1440 Zyklenzahl
und Belastungsrichtung [°] 0

Abb. 5.32: Verteilung der Segmentrichtungen in Abhingigkeit von der Zyklenzahl

101




A€1a=0,90 %, Ngpr =550

vorbestrahit 400 appm He Summe aller Segmentliangen mit ent-

sprechender Richtung pro mm? [mm™]

Winke! zwischen Riflsegment 10 R ?‘10 Zyklenzahl
und Belastungsrichtung [°] 0

Abb. 5.33: Verteilung der Segmentrichtungen in Abhéingigkeit von der Zyklenzahl
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Summe aller Segmentidngen mit ent-
sprechender Richtung pro mm? [mm™]

Agyy=0,51 %, N,,.,=21450,
vorbestrahit 400 appm He

. X . 20 .
Winkel zwischen RiRsegment 10 Zyklenzahl

und Belastungsrichtung [°] 0

Abb. 5.34: Verteilung der Segmentrichtungen in Abhingigkeit von der Zyklenzahl
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b) Bestrahlte Proben

Die zuvor bestrahlte und bei Agq,=0,9 % ermiidete Probe zeigt zu Beginn des Experiments
einen Schwerpunkt fiir die Segmente bei 50° bis 60° (Abbildung 5.33). Recht schnell setzt das
Auftauchen von Segmenten bei allen Winkeln ein. Auch hier existieren mit ansteigender
Zyklenzahl in zunehmendem Mall Segmente in axialer Richtung. Der Schwerpunkt der
Orientierung bleibt aber {iber die komplette Lebensdauer bei Winkeln im Bereich 50° bis 70°.
Das ist gerade der Bereich, der in den metallographischen Schliffen als Vorzugsrichtung fiir
Mikrorisse entlang innerer Grenzflachen gefunden wurde.

Die bestrahlte Probe, die bei kleiner Gesamtdehnschwingbreite ermiidet wurde, zeigt eine
Besonderheit, die man so nicht bei den anderen Proben findet. Gleich zu Beginn des
Experiments treten sehr kleine Risse in axialer Richtung auf (Abbildung 5.34 und 5.35). Der
Grund fiir dieses Verhalten ist nicht ganz klar. Es wird vermutet, dal nach der
Oberflichenbehandlung durch die Politur der Probe einige durch die Funkenerosion
entstandene Vertiefungen verdeckt sind. Diese latenten, axialen Vertiefungen kdnnten nach
der bestrahlungsinduzierten Verfestigung aufreilen. Tatsache ist, da die nur wenige
Mikrometer langen Risse auf Grund ihrer Orientierung keinen EinfluB auf das globale
RiBgeschehen und die Lebensdauer haben. Im Verlauf der Ermiidung gewinnen diejenigen
Riflsegmente an Bedeutung, die im mittleren Winkelbereich angesiedelt sind. Ihre Entstehung
ist gemdB ihrer Orientierung auf den EinfluB der Schubspannung zuriickzufiihren.
Gleichermaflen treten die aus den anderen Versuchen bereits bekannten etwas grofleren
axialen Risse auf,

Abb. 5.35: Sehr kleine axiale Risse zu Ermiidungsbeginn ausschlieBlich in der bestrahlten
Probe mit kleiner Gesamtdehnschwingbreite

¢) Vernetzung in axialer Richtung

Bei allen Versuchen ist eine Zunahme von Segmenten in axialer Richtung nach
fortgeschrittener Ermiidung zu verzeichnen. Mit hoherer Gesamtdehnschwingbreite setzt die
Bildung solcher Segmente friiher ein. Es wird davon ausgegangen, daf es sich dabei um einen
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Geometrieeffekt handelt. Je mehr Riflsegmente auf der Oberfliche der Probe vorhanden sind,
desto grofer ist die Wahrscheinlichkeit, da diese miteinander in Wechselwirkung treten.
Insbesondere bei horizontalen Segmenten ist ein Abschirmeffekt zu erwarten. Versetzt
iibereinander liegende Segmente sollten eine hohe Tendenz zu axialer Vernetzung zeigen.
Wenn dies richtig ist, dann mufl der Zeitpunkt des Auftretens der axialen Bestandteile des
Rifmusters unabhéngig von der Gesamtdehnschwingbreite sein. Vielmehr mufl er von dem
EinfluB der abschirmenden, horizontalen Segmente abhdngen. Hier soll nun die Rolle der
horizontalen Rifteile beziiglich der axialen Rifteile untersucht werden. Da die Segmente nun
nicht alle orthogonal zur Probenachse orientiert sind, werden sie auf die horizontale Achse
projiziert (vgl. Abbildung 5.36). Die Summe der Langen dieser projizierten Risse wird mit der
Summe der Lingen derjenigen Risse verglichen, die im Winkelbereich von 0° bis 10°
angesiedelt sind. Wie Abbildung 5.37 zeigt, treten bei kieinen horizontalen Langen praktisch
keine vertikalen Segmente auf. Die einzige Ausnahme ist die bestrahlte und bei kleiner
Gesamtdehnschwingbreite ermiidete Probe. Die zu Beginn der Ermiidung auf dieser Probe
auftauchenden Riflsegmente sind jedoch deutlich kleiner als die iibrigen axialen Segmente der
anderen Proben. Die Rolle, die diese speziellen Risse spielen, wurde bereits weiter oben
diskutiert. Bei einer projizierten Ldnge von 1 mm beginnt die Entstehung axialer Risse. Es ist
keine Abhéngigkeit von der Gesamtdehnschwingbreite zu erkennen. Alle Lingen sind auf die
Standardfliche von 1 mm?® bezogen. Es ist interessant, daB gerade wenn diese Fliche 1 mal
horizontal belegt ist (projizierte Lange=1 mm), das axiale RiBwachstum einsetzt.

N

Belastungs-
richtung

hohe Vermetzungs-
wahrscheinlichkeit
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Abb. 5.36: Entstehung von senkrechten Rilsegmenten im Verlauf der Ermiidung
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Abb. 5.37: Vergleich der vertikalen RiBanteile mit den horizontalen Rif3anteilen

5.3.6 Léngenverteilung der Segmente

a) Unbestrahlte Proben

Eine weitere Beschreibung der Riflsegmente besteht in der Darstellung ihrer Langen iiber der
Lebensdauer. Abbildung 5.38 zeigt die Lingenverteilung der Segmente fiir die unbestrahlte
Probe, die bei Agi=0,90 % ermiidet wurde. Dabei werden die Lingen der Segmente einer
Lingenklasse aufsummiert und auf 1 mm? normiert. Mit dieser Methode koénnen
ermiidungsgeschéddigte Oberfldchen, die mit nur wenigen aber dafiir sehr langen Rissen
versehen sind, besser charakterisiert werden. Bei der hohen Gesamtdehnschwingbreite
entstehen von Beginn der Ermiidung an viele kleinere Segmente. Die Dominanz der kleinen
Segmente bleibt wihrend der kompletten Lebensdauer bestehen. Bis rund 70 % der
Lebensdauer machen mikrostrukturell kurze RiBsegmente mit einer Lénge bis 90 pm
mindestens 3/4 der Gesamtlénge aller Risse aus. Erstmals bei 84 % der Lebensdauer tauchen
Segmente mit einer Linge von mehr als 240 um auf. Hier betrigt der Anteil der Segmente bis
90 pm etwa 50 % der Gesamtlénge.
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Summe aller Segmentlangen mit ent-
sprechender Einzellange pro mm® [mm™]

0,6

A8, =0,90 %, Ny, =2700

Segmentldngen
Il 0 bis30 pm

30 bis60 um

60 bis90 um
(72190 bis 120 um
1 120 bis 180 pm
(1 180 bis 240 ym
[ 1 groBer als 240 ym

20 41

10,4

N/N Bruch [%]

16,3 30,7 34,8 696 819 840

Abb. 5.38: Vergleich der vorkommenden Segmentldngen tiber der Lebensdauer

Summe aller Segmentlangen mit ent-
sprechender Einzelldnge pro mm?® [mm™]

Aty =051 %, Ny =16860

Segmentléngen

B O bis30 um
» 30 bis60 pm
60 bis 90 um

] 90 bis 120 um
[ 1120 bis 180 um
{1180 bis 240 um
[ gr6Rer als 240 ym

0,9

39 100 190 311 432
N/Neer [%]
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G e
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Abb. 5.39: Vergleich der vorkommenden Segmentlingen iiber der Lebensdauer
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Summe aller Segmentlangen mit ent-
sprechender Einzellange pro mm? [mm™]

Ag1;=0,90 %, N,y =550,
vorbestrahlt 400 appm He

Segmentlangen

Ml 0 bis30 um
: 30 bis60 pm
60 bis 90 pm
[ 80 bis 120 um
1 120 bis 180 uym
[_1 180 bis 240 um

[ gréRer als 240 um

e

55 155 245 318 391 464 645 80,0 100,0

N/NBruch [%]

Abb. 5.40: Vergleich der vorkommenden Segmentldngen iiber der Lebensdauer

Summe aller Segmentlangen mit ent-
sprechender Einzellange pro mm? [mm™]

A&y =0,51 %, N, =21450,
vorbestrahlt 400 appm He

Segmentlangen

Ml 0 bis30 um
§ 30 bis60 pm
E 60 bis 90 pm
[£77 90 bis 120 um
[ 1 120 bis 180 ym
[ 180 bis 240 pym

{1 groer als 240 uym

14 244 413 586 7689 1000

N/NBruch [%]

Abb. 5.41: Vergleich der vorkommenden Segmentldngen iiber der Lebensdauer
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Bei der Ermiidung mit Agiw=0,51 % entstehen bereits recht friih RiBsegmente mit einer
Lange, die groBer ist als die durchschnittliche Kornabmessung (Abbildung 5.39). Ab ca. 20 %
der Lebensdauer existieren Segmente, die in die hochste Lingenklasse (Linge > 240 pm)
eingeteilt werden. Bei kleinen Gesamtdehnschwingbreiten wird das RiBgeschehen generell
durch das Wachstum lingerer Segmente charakterisiert. Nach ca. 30 % der Lebensdauer
betrdgt der Anteil von Segmenten, die grofer sind als 90 pm, 2/3 der Gesamtldnge. Am Ende
der Ermiidung ist das Verhéltnis von Segmenten, die grofer als 90 pm sind, zu Segmenten,
die kleiner als 90 pm sind, dreizehn zu eins. '

b) Bestrahlte Proben

Die Verteilung der Segmentlangen iiber der Lebensdauer der bestrahlten Proben zeigt einen
deutlichen Unterschied zu den unbestrahlten Proben. Die Tendenz zur Bildung eher kiirzerer
bzw. lingerer Segmente ist gerade umgekehrt. Bei der hohen Gesamtdehnschwingbreite
tauchen bereits nach 15 % der Lebensdauer Segmente mit einer Lénge von mehr als 240 pm
auf (Abbildung 5.40). Betrachtet man den Verlauf der Verteilung bis zum Versagen, dann ist
der Anteil der ganz langen Segmente allerdings nicht so hoch wie auf der Oberflidche der bei
kleiner Gesamtdehnschwingbreite ermiideten, unbestrahlten Probe. Die Verteilung ist etwas
ausgewogener, d.h. es kommen jeweils #hnlich viele Segmente in allen Langenbereichen vor.
Es iiberwiegt leicht ein mittlerer Bereich mit Segmentlédngen zwischen 120 ym und 180 pm.

Die bestrahlte und bei Agn=0,51 % zyklierte Probe zeigt keine Segmente mit einer Linge
groBer als 240 um. Wie aus Abbildung 5.41 zu erkennen, spielen die kiirzeren Risse die
wesentliche Rolle. Uber die komplette Lebensdauer dominieren Segmente im mikrostrukturell
relevanten Bereich bis 90 pm. Im Unterschied zur unbestrahlten Probe, die mit einer hohen
Gesamtdehnschwingbreite ermiidet wurde, entstehen die Segmente allméhlich im Laufe des
Experiments. Bei der stark belasteten und nicht bestrahlten Probe hingegen geschieht die
Erzeugung der kurzen Segmente viel schneller.

5.3.7 Wachstum unabhingiger Segmente

Die Bildung von komplexen Rissen beginnt immer mit der Entstehung von Einzelrissen. Am
Anfang der Ermiidung entspricht ein Rif einem Segment. Im weiteren Verlauf kommen
immer mehr Einzelrisse bzw. Segmente hinzu, oder die Risse vergrofiern sich bei einer niedrig
bleibenden Segmenterzeugung. Welche der beiden Entwicklungen zum Tragen kommt, héngt
von der Gesamtdehnschwingbreite ab. Beginnen die einzelnen Risse zusammenzuwachsen
oder hat man eine sehr hohe Segmentdichte, dann kann von einer gegenseitigen Beeinflussung
der Risse oder Segmente ausgegangen werden. Das Verhalten der Risse beziiglich der
Belastung ist dann nicht mehr nur alleine vom Werkstoff abhéngig, sondern ebenfalls durch
die Anordnung der Risse bzw. Segmente selbst. Mochte man speziell den Einfluf3 der
Bestrahlung auf das Material und die Entstehung der Risse untersuchen, ist es sinnvoll,
unabhéngige Einzelrisse zu analysieren. Aus diesem Grund werden vernetzte Risse hier nicht
weiter in Betracht gezogen. Ganz zu Beginn der Ermiidung hat man mit Sicherheit einzelne
Risse, die im Wesentlichen keinen EinfluB aufeinander ausiiben. Ihre Anzahl ist jedoch zu
gering, um verldBliche Aussagen zu treffen. Untersucht man die Risse bzw. Segmente nach
Einsetzen der Vernetzung, dann kann nicht mehr von unabhingigen Rissen gesprochen
werden. Aus den genannten Griinden werden daher Einzelrisse in einem Stadium der
Ermiidung untersucht, kurz bevor eine Vernetzung oder ein Zusammenwachsen der Risse

109




erfolgt. Einige wenige bereits zusammenhingende Segmente werden dabei nicht
beriicksichtigt. Sie machen jeweils einen nur geringen Anteil aus. Je nach Gesamtdehn-
schwingbreite setzt die beginnende Bildung des Rifinetzwerks frither oder spéter ein. Daher
wird die Untersuchung der verschiedenen Proben mit ihren jeweiligen Gesamtdehnschwing-
breiten bei unterschiedlichen Lastspielzahlen durchgefiibrt (siche Abbildung 5.42). Die
Lastspielzahlen sind den Abbildungen 5.43 bis 5.46 zu entnehmen. Wie bereits aus den
metallographischen Schliffen und den Untersuchungen der Segmentrichtungen bekannt,
existiert eine Orientierungsabhéngigkeit der Rilsegmente. Bisher wurde den unterschiedlich
orientierten Segmenten noch keine Linge zugeordnet. Die Linge ist aber entscheidend, ob es
sich bei den kleinen Rissen um mikrostrukturell kurze oder aber um lingere Risse handelt.
Daher sollen hier die Segmente in zwei Klassen eingeteilt werden: Segmente, die kiirzer als
80 pum sind, und Segmente, die ldnger als 80 um sind. 80 pm entspricht in etwa der
Korngrofe. Auf der Basis der unterschiedlich langen Segmente werden dann die
Segmentrichtungen analysiert.

Flachendichte der
RiBsegmente [mm™]

A
—A— hohe Dehnungsamplitude
—@— niedrige Dehnungsamplitude

A
a—
—
a—
A/
A Bereiche fur die Untersuchung °
A von Einzelrissen /

A......ooooo.'

i \@

Abb. 5.42: Ermiidungsphase vor dem Zusammenwachsen bzw. der Vernetzung von
Einzelrissen

a) Unbestrahlte Proben

Die Probe, die mit Ag,=0,90 % zykliert wurde, zeigt in erster Linie mikrostrukturell kurze
Risse mit einer Lange von weniger als 80 pm (Abbildung 5.43). Die Richtungen der Risse
sind relativ breit verteilt und haben einen Schwerpunkt bei 20° bis 60°. Ein zweiter
Schwerpunkt existiert bei 90°. Die Risse unter 90° diirften auf Grund der hohen
Normalspannung entstanden sein.
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Abb. 5.43: Unverzweigte,

ungeknickte Einzelrisse (Segmente) vor der Bildung eines

Rifnetzwerks; unbestrahlte Probe und hohe Gesamtdehnschwingbreite
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Abb. 5.44: Unverzweigte, ungeknickte FEinzelrisse (Segmente) vor der Bildung eines
Rifinetzwerks; unbestrahlte Probe und niedrige Gesamtdehnschwingbreite
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Die Verteilung der kurzen Risse entspricht nicht ganz der Verteilung, wie man sie bei der
metallographischen Untersuchung gefunden hat. Dort war die hochste Konzentration bei
Winkeln von 50° bis 60° angesiedelt (siehe Kapitel 5.2). Man muf3 davon ausgehen, daf3 durch
das Abschieifen der Proben fiir die metallographische Untersuchung Oberflichenrisse
beseitigt werden. Dies sind gerade die kurzen Risse, die nicht weit in die Probe hineinreichen.
Offensichtlich handelt es sich dabei um diejenigen Risse, die unter 45° zur Belastungsrichtung
schubspannungsgesteuert entstehen. Sie befinden sich in erster Linie an der Oberfliche.
Umgekehrt bedeutet das, daB3 die kurzen Risse entlang innerer Grenzfldchen (aufgereihte
M;,3Cg-Karbide) in kiirzerer Zeit in die Probe hineinwachsen. Sie werden im Rahmen der
metallographischen Schliffe iiberbewertet. Andererseits machen sie einen gewissen hoheren
Grad der Schidigung aus, da sie schneller die erste Kornschicht durchdringen. Der Anteil
lingerer Riflsegmente ist zahlenmiBig als gering einzustufen. Betrachtet man jedoch die
Summe ihrer Lingen, dann stehen sie praktisch gleichberechtigt neben den kurzen Rissen im
Bereich von 30° bis 50°. Dies ist der Bereich der maximalen Schubspannung. Hier geschieht
das Rilwachstum vorwiegend durch plastische Deformation. Die mikrostrukturell bedingte
Trennung entlang der aufgereihten Sekundidrkarbide hat weniger Gewicht. Die
Inhomogenititen wie Martensitlatten oder Korngrenzen verlieren an Bedeutung. Es werden
groBere RiBlangen erreicht. Man darf jedoch nicht vergessen, daf es sich nur um einige
wenige Risse handelt. Warum der Anteil der Risse, die im metallographischen Schliff unter
40° bis 50° angeordnet und nicht entlang innerer Grenzfldchen orientiert sind, recht klein ist,
mag folgende Griinde haben: Die ldngeren Risse, die wihrend des Versuchs an der
Probenoberfliche detektiert werden, sind nicht viel langer als 80 um und werden spiter durch
die Préparation ebenfalls beeintrichtigt. Thre Anzahl ist gering und damit anféllig fiir
statistische Schwankungen. Der metallographische Schliff beschreibt die Probe nach
Beendigung des Ermiidungsexperiments. Die hier untersuchten Risse stammen aus der Phase
vor der Bildung des Rifinetzwerks.

Bei kleiner Gesamtdehnschwingbreite konzentrieren sich die Einzelrisse bzw. Segmente in
der Phase vor ihrem Zusammenwachsen auf einen Bereich zwischen 40° und 50°. Dies ist der
bereits angesprochene Winkelbereich mit maximaler Schubspannung bei hoher plastischer
Deformation. Der Einflufl der inneren Grenzfldchen besitzt hier ein geringeres Gewicht. Dies
wird deutlich im Vergleich mit dem metallographischen Schliff. Genau bei diesen Winkeln
tiberwiegen die Nicht-Grenzflichenrisse diejenigen Risse, die durch die aufgereihten
Sekundirkarbide beeinfluft werden. Wie aus Abbildung 5.44 zu ersehen, iiberwiegt die
Anzahl der kurzen Segmente. Zwischen 40° und 50° kommen gleich viele kurze wie ldngere
Risse vor. Summiert man jedoch die Liangen der einzelnen Risse auf, so wird deutlich, welche
Rolle die ldngeren Risse spielen. Sie dominieren ganz klar das Rilgeschehen. Lange Risse bei
40° bis 50° sind typisch fiir eine kleine Gesamtdehnschwingbreite.
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b) Bestrahite Proben
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Abb. 5.45: Unverzweigte, ungeknickte Einzelrisse (Segmente) vor der Bildung eines
Rifinetzwerks; bestrahlte Probe und hohe Gesamtdehnschwingbreite
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Abb. 5.46: Unverzweigte, ungeknickte FEinzelrisse (Segmente) vor der Bildung eines
Rifinetzwerks; bestrahlte Probe und niedrige Gesamtdehnschwingbreite
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Auf der bestrahlten Probe mit grofier Gesamtdehnschwingbreite (Abbildung 5.45) befinden
sich mehr ldngere Risse als kurze. Die Verteilung der Anzahl ist zum einen recht breit, zum
anderen existiert ein deutliches Maximum bei 50° bis 60°. Es diirfte sich dabei um die Risse
handeln, die im metallographischen Schliff mit einem Maximum bei 60° bis 70° verzeichnet
werden. Die Verschiebung um 10° kann durch das Untersuchen der nicht hundertprozentig
rechtwinklig zugeschnittenen und fiir den metallographischen Schliff vorgesehenen Pléttchen
zustande kommen. Bei der Gewichtung der Riflverteilung mit der Ri3lange wird die Rolle der
langeren Risse ersichtlich. Hier liegt das Maximum bei 40° bis 50°. Rechnet man jedoch die
kurzen und ldngeren Risse zusammen, dann verschiebt sich das Maximum hin zu 50° bis 60°.
Offensichtlich spielt bei der bestrahlten und mit hoher Gesamtdehnschwingbreite ermiideten
Probe die Riflentstehung in einem Winkelbereich von oberhalb 50° eine entscheidende Rolle.
Unter Beriicksichtigung der metallographischen Schliffe ist das der Bereich, in dem besonders
entlang der feinen Sekundirausscheidungen die RiBinitiierung stattfindet. Die Bestrahlung
und Verfestigung der Probe 4Bt verstirkt Risse entlang der spannungsempfindlichen
Grenzflichen entstehen.

Abbildung 5.46 zeigt die Verteilung der Einzelrisse auf der Probe, die bestrahlt und mit
Agota=0,51 % ermiidet wurde. Zwei Besonderheiten fallen sofort auf: Lingere Risse spielen
praktisch gar keine Rolle. Das Maximum kurzer Risse befindet sich in Probenlédngsrichtung.
Letztere Eigenschaft wurde bereits in Kapitel 5.3.5 Abschnitt b) diskutiert. Darauf soll hier
nicht weiter eingegangen werden. Die kurzen Risse haben ansonsten ihr Maximum bezliglich
Anzahl und summierter Linge bei 40° bis 50°. Ihre Entstehung la8t sich damit auf die
plastische Deformation der Probe zuriickfiihren. Wenn lédngere Risse tiberhaupt vorkommen,
dann bei einem Winkel von 50° bis 60°. Diese Risse diirften unterstiitzt durch die
Mikrostruktur entstanden sein. Offenbar bewegt sich die Spannung in der Probe in einem
Niveau, das das Anreilen des bestrahlungsverfestigten Werkstoffs entlang der inneren
Grenzfliachen nicht forciert. Die reduzierte plastische Dehnschwingbreite hingegen 1463t
entsprechend kiirzere Risse vorkommen. Die im metallographischen Schliff gefundenen
Grenzflidchenrisse bei 60° bis 80° sind mit Sicherheit {iberbewertet. Auf der abgeschliffenen
Oberflidche wurden insgesamt nur sehr wenige Risse gefunden. Es kann sich dabei durchaus
um die wenigen handeln, die wéhrend des Ermiidungsversuchs ebenfalls in diesem
Winkelbereich registriert wurden.

Man kann zusammenfassen, dafl die Bestrahlung die Entstehung von Grenzflidchenrissen in

hoch belasteten Proben begiinstigt, wihrend in niedrig belasteien Proben das Wachstum der
Risse im mittleren Winkelbereich verlangsamt wird.
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5.3.8 Wachstum mikrostrukturell kurzer Risse

Wie in Kapitel 2.3 beschrieben, gehorchen mikrostrukturell kurze Risse nicht den Wachs-
tumsgesetzen langer Risse. Kurze Risse konnen anfangs eine fiir ihre Linge untypisch hohe
Wachstumsgeschwindigkeit aufweisen (siehe Abbildungen 2.6 und 2.7). Im Verlauf ihres
Wachstums kommen sie mit mikrostrukturellen Barrieren in Kontakt. Die RiBgeschwindigkeit
wird verringert, es kann sogar zum Riflstoppen kommen. In diesem Kapitel soll exemplarisch
das Wachstum jeweils eines Risses fiir eine unbestrahlte und eine bestrahlte Probe verfolgt
werden. Die Risse sind zu Beginn der Ermiidung mikrostrukturell kurz und entwickeln sich
im Laufe der Ermiidung zu makroskopischen Rissen. Abbildung 5.47 zeigt einen kleinen
Ausschnitt der Oberfliche der unbestrahlten Probe, die bei Agiwi=0,51 % ermiidet wurde. Zu
jeder Aufnahme ist die Zyklenzahl angegeben. Die Bruchlastspielzahl betrigt Nppcn=16860.
Abbildung 5.48 zeigt einen Oberflidchenausschnitt der bestrahlten Probe. Sie wurde bei der
gleichen Gesamtdehnschwingbreite wie die unbestrahlte Probe ermiidet. Die Bruchlast-
spielzahl betrigt Npn,cn=21450. Die Abbildung 5.49 zeigt den Verlauf der Riflldnge iiber der
Zyklenzahl. Die einzelnen MeBpunkte korrelieren mit den jeweiligen Zyklenzahlen in den
Abbildungen 5.47 und 5.48. Gleichzeitig ist die RiBgeschwindigkeit dargestellt. Die Rif3-
geschwindigkeit ist in Anlehnung an das Paris-Gesetz doppelt-logarithmisch {iber der
RiBlinge a aufgetragen.

% =C-AK" mit AK =Ac-Jma - Y(a) (siche Formel 2.5 und 2.6)

ﬁiﬁ = const-a™* (5.5)
dN

Diese Auftragung ist statthaft, wenn man davon ausgeht, daff sowohl die Spannung an der
RiBspitze als auch der Geometriefaktor iiber der Lebensdauer konstant bleiben. Fiir die sehr
kleinen Risse auf der Probenoberfléche trifft dies ndherungsweise zu.

a) Unbestrahlte Probe

Der untersuchte Rif3 taucht bei N=155 auf (siehe Pfeil) und erreicht recht schnell eine Léinge
von etwas iiber 200 pm. Ab N=1165 setzt eine Verlangsamung des Rilwachstums ein. Der
Rifl kommt bei N=1680 bis N=2190 zum Stoppen. Seine Linge betrdgt nun knapp 240 um.
Das ist etwa das dreifache der KorngroBe. Es ist durchaus denkbar, dafl der Rif3, der bei dieser
Linge noch als mikrostrukturell kurz gilt, an einer Korngrenze gestoppt wird. Bei N=3210
erfolgt ein Zusammenwachsen mit einem zweiten kleinen Rif, der leicht schrig nach links
oben verschoben ist (siehe Pfeil). Die RiBwachstumsgeschwindigkeit ist nun in etwa so grof3
wie vor dem Stoppen. Ab N=8300 wichst der Rif} an beiden Enden schrég nach oben (siehe
Pfeile). Hier nimmt die Rifwachstumsgeschwindigkeit stark zu. Es erfolgt der Ubergang zum
makroskopischen RiBwachstum.
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b) Bestrahlte Probe

Der auf der bestrahlten Probe untersuchte Rif zeigt ab N=510 ein stark verlangsamtes
Wachstum. Die RiBgroBe betrdgt hier rund 40 pm. Das RiBstoppen kann auf eine
mikrostrukturelle Barriere wie eine Korngrenze oder auf die rechts vom Rif liegende,
markierte Polierspur (siehe Pfeil) zuriickgefiihrt werden. Bei N=4300 erfolgt ein zweites
RiBstoppen. Hier sto8t der Rif} an seiner linken Seite an eine weitere Polierspur (siche Pfeil).
Die RiBgrofe betragt knapp 140 um. Die Linge des Risses auf der bestrahlten Probe ist bei
gleicher Zyklenzahl kleiner als die Linge des Risses auf der unbestrahlten Probe. Dieser
Unterschied darf nicht zur Bewertung herangezogen werden, da es sich bei den beiden Rissen
um individuelle Risse handelt. Dafiir konnen die RiBwachstumsgeschwindigkeiten bei
gleicher Rifldnge verglichen werden. Im Schnitt ist die Wachstumsgeschwindigkeit in der
bestrahlten Probe etwas kleiner als in der unbestrahlten Probe.

5.3.9 Statistische Beschreibung der Rifentstehung

Die Entstehung und das Wachstum mikrostrukturell kurzer Risse 148t sich nicht mit den
Gesetzen fiir makroskopische Risse beschreiben. Die Entwicklung dieser kleinen Risse ist
kontinuumsmechanisch nicht erfaBbar. Eine Mboglichkeit zur Charakterisierung der
Schidigung des Werkstoffs liegt in der Benutzung statistischer Verfahren. Beispielsweise ist
die Anzahl der Mikrorisse oder Segmente mit einer Verteilungsfunktion beschreibbar. Goto
[29] zeigt fiir zwei verschiedene Kohlenstoffstihle mit unterschiedlicher Mikrostruktur, daf
sich die Initiierungszeit von Mikrorissen mit einer zweiparametrigen Weibullverteilung
darstellen 148t. Die Verteilungsfunktion lautet folgendermaRen (siehe auch [100]):

B
F(N)=1- exp[—(g—j ] (5.6)

N ist die Zyklenzahl, o der Skalierungsparameter und B der Formparameter. F(N) ist die
kumulative Wahrscheinlichkeit des RiBauftretens. Aus einer gegebenen Stichprobe wird F(N)
durch Aufsummierung aller Rifisegmente i bestimmt, die bis zum jeweiligen Zeitpunkt
entstanden sind, dividiert durch die Gesamtzahl aller Rif3segmente n am Ende der Ermiidung
plus eins: F=i/(n+1). F(N) ist das Integral iiber die Verteilungsdichte f(N):

.
F(N')= [ f(N)-dN (5.7)
0

Der Vorteil der Weibull-Verteilung liegt in ihrer variablen Einsetzbarkeit. Interessant ist die
Eintragung der kumulativen Wahrscheinlichkeit des Rifsegmententstehens in einen
sogenannten Weibullplot. Dies bedeutet die Auftragung von In In 1/(1-F(N)) iiber der
logarithmischen Zyklenzahl. Aus der Form der Verteilung von F(N) lassen sich Riickschliisse
auf unterschiedliche Entstehungsmechanismen der Ri3segmente und deren zeitlichen Ablauf
ziehen. Zur Bestimmung von F(N) wird die Anzahl der Riflsegmente am Ende der Ermiidung
zugrunde gelegt. Da am Ende der Ermiidung jedoch eine deutliche BeeinfluBung der Segment-
entstehung von der Rilvernetzung und der Bildung eines Makrorisses vorherrscht, wird in der
Regel nicht die Segmentzahl bei N/Ngch=1 benutzt, sondern eine Segmentzahl bei einem
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frilheren Zeitpunkt. Dieser hingt von der Gesamtdehnschwingbreite und dem Auftreten des
Makrorisses ab. Bei einer hohen Gesamtdehnschwingbreite wird das Maximum der Anzahl
der Riflsegmente verwendet. Bei einer kleinen Gesamtdehnschwingbreite wird die Anzahl der
Riflsegmente vor ihrem starken Anstieg durch den EinfluB des Makrorisses benutzt (vgl.
Kapitel 5.3.2). Das Verhiltnis N/Npn, fiir die jeweilige Verteilung ist in der folgenden
Tabelle angegeben:

Tab. XII: Zeitpunkte der Ermiidung N/Ngn, bei denen die Gesamtzahl der Segmente fiir
die Bestimmung von F(N) zugrunde gelegt wird

unbestrahlt bestrahlt
A€otar [%] 0,44 0,60 0,76 091 0,51 0,90
N/Nguch [%] 75 83 84 80 100 80

unbestrahite Proben
B Ae,,~0,91%
& Ag,=0,76 %
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Abb. 5.50: Verteilung der Riflsegmententstehung eingetragen in einen Weibull-Plot;
unbestrahlte Proben
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Abb. 5.51: Verteilung der Risegmententstehung eingetragen in einen Weibull-Plot;
bestrahlte Proben

Abbildung 5.50 zeigt die Weibull-Auftragung der kumulativen Wahrscheinlichkeit der
Segmententstehung fiir die unbestrahlten Proben. Ein Datenpunkt kann sich dabei auf die
Entstehung mehrerer Segmente beziehen, da die Auswertung der Segmente zu festgelegten
Zyklenzahlen erfolgte. Mit abnehmender Gesamtdehnschwingbreite sind die Werte zu
héheren Zyklenzahlen hin verschoben. Die Auftragung zeigt nicht immer einen eindeutig
linearen Verlauf. Dies wird noch deutlicher in Abbildung 5.51. Hier sind die beiden
bestrahlten Proben dargestellt. Die fehlende Linearitdt ist auf den uneinheitlichen Ent-
stehungsmechanismus der Risegmente zuriickzufiihren: Zum einen werden Segmente entlang
der inneren Grenzflichen bzw. der aufgereihten M,3C¢-Karbide produziert. Zum anderen
entstehen sie aus den durch die plastische Deformation hervorgerufenen gleitbahnéhnlichen
Strukturen. Und zum dritten kommen sie durch die Vernetzung in axialer Richtung zustande.
Fiir jede der drei Entstehungsarten 148t sich eine Weibullverteilung angeben. Zuvor miissen
jedoch zu den jeweils untersuchten Zyklenzahlen die RiBsegmente nach ihrer Entstehungsart
eingeteilt werden. Hier wird der Winkel zwischen Segment und Belastungsrichtung als
Kriterium herangezogen. Die Einteilung zwischen 0° und 90° erfolgt in drei Bereiche:
Segmente, die unter 0° bis 30° angeordnet sind, werden der Gruppe der axial vernetzenden
Segmente zugerechnet. Segmente mit einem Winkel von 30° bis 50° gehdren zu den aus
Gleitbahnstrukturen entstandenen Segmenten. Zwischen 50° und 60° existiert eine
Konzentration von Segmenten, die entlang innerer Grenzflichen erzeugt werden. Thre
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Entstehung ist von der Normalspannung beeinfluBt. Zu dieser Gruppe zhlt man ebenfalls die
Segmente, die bis zu einem Winkel von 90° entstehen.
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unbestrahlt

Winkel zwischen Segment-
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Abb. 5.52: Entstehungsverteilung unterschiedlicher Segmenttypen eingetragen in einen
Weibull-Plot

Das Auftreten der unterschiedlichen Segmente wird durch die Wahrscheinlichkeiten des
Vorkommens p, q und r beschrieben. Die drei Faktoren werden nach dem Vorkommen der
Segmente bei Ermiidungsende bestimmt. In der Summe ergeben p, q und r 100 %. Mit ihnen
148t sich eine gemischte Weibullverteilung angeben:

F(N)=p-F,(N)+q-F,,(N)+r-F

grenz,

(N) (5.8)
p+qg+r=1 5.9)
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Abb. 5.53: Entstehungsverteilung unterschiedlicher Segmenttypen eingetragen in einen
Weibull-Plot

Die jeweiligen Verteilungsfunktionen sind dann:

ﬁl.ll
F,=1- exp‘i—( N j (5.10)
Cxa,\:
ﬁplzm
pla\t =1- exp ( j (5 1 1)
p[a\l
ﬁgren:
F,. =1-exp ( ] (5.12)
grenz
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Abb. 5.54: Entstehungsverteilung unterschiedlicher Segmenttypen als Weibull-Plot

Fa ist die Verteilungsfunktion fiir Segmente, die axial angeordnet sind (bis 30°), Fpg ist die
Verteilungsfunktion schubspannungsgesteuerter Segmente (30° bis 50°) und Fgen, ist die
Verteilungsfunktion von Segmenten entlang der inneren Grenzfldchen (50° bis 90°). In den
Abbildungen 5.52 bis 5.55 sind jeweils die Weibullplots fiir die klassifizierten Segmente bei
einer groffen und einer kleinen Gesamtdehnschwingbreite sowie mit und ohne vorheriger
Bestrahlung aufgetragen. Wihrend die kumulativen Entstehungswahrscheinlichkeiten fiir
Segmente zwischen 30° und 50° sowie zwischen 50° und 90° fiir die unbestrahlte Probe mit
hoher Gesamtdehnschwingbreite beinahe identisch sind (Abbildung 5.53), sind diese fiir die
drei anderen Versuche unterscheidbar. Sowohl fiir die vorbestrahlte als auch die unbestrahlte
Probe bei kleiner Gesamtdehnschwingbreite (Abbildung 5.52 und 5.54) ist die Entstehung von
Segmenten zwischen 50° und 90° im Vergleich zu Segmenten zwischen 30° und 50° zu
hoéheren Zyklenzahlen hin verschoben. Ausgenommen sind die jeweils ersten detektierten
Riflsegmente. Bei der bestrahlten Probe mit hoher Gesamtdehnschwingbreite allerdings ist es
die Entstehung der Segmente zwischen 30° und 50°, die zu hoheren Zyklenzahlen hin
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verlagert ist (Abbildung 5.55). In allen vier Abbildungen weicht die Entstehung der axial
vernetzenden Risse von der Entstehung der anderen Segmenttypen ab. Bei den beiden
bestrahlten Proben (Abbildung 5.54 und 5.55) tritt recht friih eine hohe axiale Vernetzung auf.
Warum sie gerade bei der mit kleiner Gesamtdehnschwingbreite ermiideten Probe von Beginn
an so hoch ist, konnte abschliefend nicht geklédrt werden (vgl. auch Abschnitt 5.3.5 b)). Bei
den unbestrahlten Proben gewinnt die Vernetzung erst zu spiteren Zeiten der Ermiidung an
Bedeutung.
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Abb. 5.55: Entstehungsverteilung unterschiedlicher Segmenttypen eingetragen in einen
Weibull-Plot
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Die jeweiligen Vorkommenswahrscheinlichkeiten p, q und r sowie der Formparameter f und
der Skalierungsparameter o sind fiir die untersuchten Versuche in Tabelle XTI zusammen-
gefaBit. Im Weibullplot entspricht B der Steigung der Ausgleichsgeraden. Fiir N=o. wird
In In 1/(1-F) gerade gleich null. F ist dann 1-1/e=63 %. Bei N=o sind also 63 % der jeweiligen
im gesamten Verlauf der Ermiidung auftretenden Segmente entstanden.

Tab. XIII: Zusammenfassung der Parameter der gemischten Weibullverteilungen

Versuch Winkelbereich o l B l p,qundr

Agio=0,44 %, unbestrahlt 0° bis 30° 26938 2,59 42 %
30° bis 50° 19652 1,31 36 %

50° bis 90° 25221 1,21 22 %

A€oa=0,91 %, unbestrahlt 0° bis 30° 571 0,98 45 %
30° bis 50° 226 0,69 31 %

50° bis 90° 340 0,66 24 %

A€iora=0,51 %, bestrahlt 0° bis 30° 7469 0,31 41 %
30° bis 50° 14128 0,64 37 %

50° bis 90° 16690 0,62 22 %

Aora=0,90 %, bestrahlt 0° bis 30° 234 1,03 28 %
30° bis 50° 263 1,28 33 %

50° bis 90° 172 1,07 39 %
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5.4 Bestrahlungsinduzierte Mikrostruktur

Eine Neutronenquelle, die ein fusionstypisches Spektrum fiir Tests von Werkstoffen
zukiinftiger Fusionsreaktoren liefert, steht bis heute nicht zur Verfiigung. Die in einem
Fusionsreaktor zu erwartende neutroneninduzierte Schidigung der ersten Wand kann dennoch
auf verschiedene Arten simuliert werden. Dabei handelt es sich beispielsweise um die
Bestrahlung mit schnellen geladenen Teilchen oder mit Neutronen in einem Spaltreaktor. Bei
transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen zeigt die Mikrostruktur ent-
sprechende Unterschiede.

5.4.1 MANET I nach Neutronenbestrahlung

MANET I-Proben nach der Bestrahlung mit Spaltneutronen wurden transmissionselektronen-
mikroskopisch untersucht. Die Neutronenbestrahlung erfolgte im HFR (High Flux Reactor) in
Petten bei T=300° C bis zu einer Schidigungsdosis von 5 dpa [98]. Abbildung 5.56 zeigt eine
typische Aufnahme der Mikrostruktur mit einer Vielzahl von Versetzungsringen. Bei der
Untersuchung von knapp 1000 Versetzungsringen und einer angenommenen Probendicke von
100 nm verteilen sich die Versetzungsringdichten und -grofen folgendermafen:

Tab. XIV: GroBle und Haufigkeit von Versetzungsringen

Versetzungsringe < 10 nm 10 nm bis 30 nm > 30 nm
Prozentualer Anteil 20,7 % 71,3 % 2,0 %
Dichte 3,18-10% m™ 1,19-10%2 m™ 3,15:10° m?

Abb. 5.56: Versetzungsringe in MANET I nach Neutronenbestrahlung; Tges,=300°C, 5 dpa,

Einstrahlrichtung 7 =[011]
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In kubisch raumzentrierten Metallen wie dem ferritisch-martensitischen MANET I entstehen
Versetzungsringe zunichst auf den {110}-Ebenen, die in diesem Gittertyp den grofiten
Ebenenabstand aufweisen. Der zugehdrige Burgersvektor ist b= a/2 [110]. Die Versetzungs-
ringe schlieBen zunichst einen Stapelfehler ein (faulted loops, imperfect loops oder Frank
loops, siehe [101, 102]). Dieser Stapelfehler wird in der Regel durch eine der beiden Eyre-
Bullough-Scherbewegungen eliminiert (siehe [102]):

a a —_ a —

—[110]1+—[001}—= —=[111] (5.13)
5 2 2

a a —

—2—[110]+E[110]—>a[010] (5.14)

Bei den gescherten, stapelfehlerfreien Versetzungsringen spricht man von prismatischen
Versetzungsringen (prismatic loops, unfaulted loops oder perfect loops). Fiir die zweite
Scherbewegung mit a/2 [110] ist eine groBere Energie notwendig. Eyre und Bullough
schlugen vor, dafBl hierfiir eine thermische Aktivierung vorauszusetzen ist, und Versetzungs-
ringe mit b=a [010] nur bei hoheren Temperaturen entstehen. Verschiedene Bestrahlungs-
experimente mit krz-Werkstoffen zeigen in dieser Frage kein eindeutiges Verhalten beziiglich
der Hiufigkeit des Vorkommens von b=a/2 [111] und b=a [010] ([103] bis [111]). In
ferritischen Stdhlen werden jedoch nach Bestrahlung ausschlieflich diese beiden Typen von
Burgersvektoren gefunden. Thr Zusammenspiel wird mit der speziellen Eigenschaft des
geringen Schwellens ferritisch-martensitischer Stihle in Verbindung gebracht [112, 113].

Generell tragen prismatische Versetzungsringe zu einer Verfestigung des Materials bei.
Prismatische Versetzungsringe mit 5=a/2 [111] sind dabei etwas besser gleitfihig als solche
mit 5=a [010] Dies liegt am Zusammenfallen des Burgersvektors mit moglichen Gleitebenen
(siehe [107]). Um die Versetzungsringenergie weiter zu reduzieren, rotieren prismatische
Versetzungsringe in Richtung reiner Stufenorientierung ([108], [109] und [114]). Dabei muf3
die reine Stufenkonfiguration nicht erreicht werden, wie Kapinos et al. [115] fiir die
Bestrahlung mit Eisenionen auf a-Eisen bei tiefen Temperaturen feststellten. Hier besaBen
Versetzungsringe Normalen mit Richtungen zwischen [110] und [111]. Auch im hier
vorliegenden MANET I werden Versetzungsringnormalen auflerhalb der [100]-, [110]- und
[111]-Richtungen gefunden (sieche Abbildung 5.57). Die schnelle Bestimmung dieser
Versetzungsringnormalen erfolgt durch ein selbst entwickeltes Verfahren auf der Basis eines
Tabellenkalkulationsprogramms. Fiir gegebene Zonenachsen werden im krz-Gitter
Moglichkeiten fiir Normalen durchpermutiert und Winkel zwischen den ,,lines of no contrast*
und vorgegebenen kristallographischen Richtungen in der Betrachtungsebene berechnet.
Gleichzeitig werden die Verhiltnisse von kurzer zu langer Versetzungsringachse fiir die
jeweilige Blickrichtung bestimmt. Tabelle XIV gibt Aufschluf} iiber die Abstinde der Ebenen,
deren Normalenrichtungen mit denen der untersuchten Versetzungsringe zusammenfallen:

Tab. XV: Fiir Versetzungsringe wichtige Ebenen im krz-Gitter geordnet nach ihrem Abstand
(aus [108])

hkl 011 | 002 | 112 | 022 | 013 | 222 | 123 | 004 | 114 | 033 | 024

d [nm] | 0,203 | 0,143 | 0,117 | 0,100 | 0,091 | 0,083 | 0,077 | 0,072 | 0,068 | 0,068 | 0,064
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Abb. 5.57: Orientierung der Normalenvektoren der vorkommenden Versetzungsringe in einer
krz-Einheitszelle und prozentuales Vorkommen. Auffillig ist die Anhidufung bei

n=<123>.
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5.4.2 MANET I nach Bestrahlung mit Alphateilchen

Eine Beschreibung der Mikrostruktur nach Heliumimplantation in MANET I durch
Bestrahlung mit Alphateilchen an der Zweistrahlanlage des Forschungszentrums Karlsruhe ist
in [19] zu finden. Bestrahlt wurden die Proben bei T=250°C wihrend und vor der Ermiidung.
Die transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen erfolgten nach dem Versagen
der Proben. Die Heliumdosis der vorbestrahlten Probe betréigt 400 appm He. Die Heliumdosis
der wihrend der Ermiidung bestrahlten Probe belduft sich auf 320 appm He. Der vorbestrahlte
wie auch der wihrend der Ermiidung bestrahlte Werkstoff zeigen die typische Subzellen-
Versetzungsstruktur. Unter beiden Versuchsbedingungen werden Heliumblasen gefunden.
Diese sind in der Probe, die wiahrend der Ermiidung bestrahlt wurde, etwas grofier und haben
eine kleinere Dichte. Sie konnen sich sowohl an inneren Grenzflidchen als auch in der Matrix
befinden. In der vorbestrahlten Probe konnen Heliumblasen an Versetzungslinien liegen.

Die Blasendichten wurden mit einer
Probendicke berechnet, die mit Hilfe der
konvergenten Strahlbeugung bestimmt wurde.
Dabei wird der Elektronenstrahl stark aufge-
weitet und genau auf der interessierenden
Probenstelle zusammengezogen. In der
Beugungsabbildung erhédlt man dann nicht
mehr Reflexpunkte, sondern Beugungs-
scheiben. Aus dem Abstand der in den
Reflexen auftretenden HOLZ (High Order
Laue Zones)-Linien und dem zum Reflex
gehorigen Gitterebenabstand 148t sich die
Probendicke bestimmen. Die Grofie und die
Dichte der Heliumblasen sind in der unten-
stehenden Tabelle zusammengefal3t.

Abb. 5.58: Konvergente Strahlbeugung zur
Dickenbestimmung (Beugungs-
scheiben mit HOLZ-Linien)

Tab. XVI: Grofie und Dichte der Heliumblasen in MANET 1

, He-Blasen Grofle He-Blasen Dichte
vorbestrahlt
(400 appm He) 3,2 nm 775102 m?
Bestrahlung wihrend der Ermiidung
(320 appm He) 6,4 nm 3,53.10% m™
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5.4.3 F82H-mod. nach Bestrahlung mit Alphateilchen

Die bestrahlten F82H-mod. Proben zeigen ebenfalls die typische Versetzungszellenstruktur
nach der Ermiidung (siehe Abbildung 5.59). Die Bestrahlung indert somit offensichtlich
nichts am prinzipiellen Ermiidungsmechanismus in dieser Stahlsorte.

Der Nachweis des implantierten Heliums war sehr schwierig. In erster Linie ist das der duBlerst
geringen Gr68e der Heliumblasen zuzuschreiben. Nur in den seltensten Fillen waren Helium-
blasen wie die in Abbildung 5.60 dargestellten gut zu erkennen. Die Blasen waren praktisch
immer in der Matrix angesiedelt. Nur in Ausnahmefillen konnten Blasen an M,3Cs-Karbiden
gefunden werden. Damit stehen die Blasen in F82H-mod. im Gegensatz zu denen in
MANET I, wo sich Blasen auch an inneren Grenzflichen befanden. Die in nur geringer
Menge identifizierten Blasen lassen den Schluf} zu, daB ein GroBteil von ihnen unterhalb der
Auflosungsgrenze des Transmissionselektronenmikroskops liegen. Die Dichte und Grofe der
Heliumblasen konnte daher nicht bestimmt werden. Es lagen zu wenige, aussagekriftige
Daten vor.

Um weitere Informationen iiber das implantierte Helium zu erhalten, sind systematische
Wirmebehandlungen des bestrahlten Werkstoffs geplant. Zukiinftige SANS (Small Angle
Neutron Scattering)-Untersuchungen kénnen Auskunft iiber die Grofenverteilung der nicht im
TEM analysierbaren Blasen liefern.

Abb. 5.59: Versetzungszellen in vorbestrahltem F82H-mod.; Heliumdosis 400 appm He,
Theste =250°C und Treg=200°C, Agio=0,9 %, de/dt=8-10"* 57!
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Abb. 5.60: Heliumblasen in vorbestrahltem F82H-mod. waren nur in wenigen TEM-Proben
zu finden. Diese Aufnahme ist daher nicht als reprédsentativ anzusehen. Helium-
dosis 400 appm He, Tgeq; =250°C und Tres=200°C, Agoa=0,9 %, de/dt=8-10"* s

In dem mit Alphateilchen bestrahlten F82H-mod. wurden einige wenige Versetzungsringe
gefunden (Abbildung 5.61). Im unbestrahlten und nicht ermiideten Material wurden keine
Versetzungsringe gefunden. Im mit Alphateilchen bestrahlten und ermiideten MANET I
konnten ebenfalls keine Versetzungsringe identifiziert werden. Ob die Versetzungsringe rein
durch die Bestrahlung entstanden sind, oder ob sie durch eine Wechselwirkung von
Bestrahlung und Ermiidung hervorgerufen wurden, kann hier nicht abschliefend geklért
werden. Die Normalenrichtungen, GréfBe, Dichte und Art der Versetzungsringe wurden nicht
niher analysiert.

Abb. 5.61: Versetzungsringe in vorbestrahltem F82H-mod.; Heliumdosis 400 appm He,
Thestr =250°C und Tres=200°C, Ago=0,9 %, de/dt=8-10" 5!
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6 Diskussion

Das Ermiidungsverhalten fusionsrelevanter, modifizierter 9 bis 12 % Chromstihle wird maB-
geblich durch eine vorherige Bestrahlung beeinflufit. Die fusionstypische Neutronenbelastung
von Materialien der ersten Wand kann durch die Bestrahlung mit Alphateilchen simuliert
werden. Das Zusammenspiel von Gesamtdehnschwingbreite, Spannungsschwingbreite und
plastischer Dehnschwingbreite, Mikrostruktur und Dauer der Ermiidung bis zum Versagen
nach einer Bestrahlung mit Alphateilchen war bisher nicht vollstindig bekannt. Ziel dieser
Arbeit ist, den Versagensmechanismus bestrahlter und unbestrahlter Proben aus dem
ferritisch-martensitischen Stahl F82H-mod. zu kldren. Geschehen soll dies anhand der
Untersuchung der Oberfldchenrifentwicklung, der bestrahlungsinduzierten Mikrostruktur und
der mechanischen Ermiidungsdaten.

In diesem Kapitel wird zunédchst das mechanische Ermiidungsverhalten von unbestrahltem
F82H-mod und MANET VI miteinander sowie mit den Ermiidungsdaten anderer Autoren
verglichen. Es wird der EinfluB einer vorherigen Bestrahlung auf F82H-mod. und
MANET /Il besprochen. Danach werden die durch Neutronen- wie auch Alphateilchen-
Bestrahlung hervorgerufenen Mikrodefekte hinsichtlich der Materialverfestigung diskutiert.
Schlieflich wird auf die Bildung und das Wachstum der mikrostrukturell kurzen Risse
eingegangen. Ein Augenmerk wird dabei auf die Initiierungszeit verschiedener RiBtypen
gerichtet.

6.1 Mechanisches Ermiidungsverhalten

Fiir die Ermiidungsexperimente wurden F82H-mod. und MANET I und II Hohlproben mit
quadratischem Querschnitt benutzt. Die Testtemperatur befand sich fiir alle Proben in einem
Bereich zwischen T=200°C und T=250°C. Die Gesamtdehnschwingbreiten waren zwischen
A16a=0,40 % und Ag=0,91 %. Die Dehnrate betrug de/dt=8-10"* s™'. Neben den getesteten
unbestrahlten F82H-mod. Proben wurden insgesamt vier Proben dieses Stahls mit moderierten
104 MeV Alphateilchen bestrahlt. Davon waren drei vor der Ermiidung und eine Probe
wihrend der Ermiidung bestrahlt worden. Die implantierte Heliumdosis der vorbestrahlten
Proben betrug 400 appm He. Von den vorbestrahlten Proben wurden die bei Agu=0,90 %
und die bei Agw=0,51 % ermiideten Proben untersucht.

Die gewonnen Ergebnisse werden mit den vorhandenen Literaturdaten in den folgenden
Diagrammen verglichen. Die Literaturdaten wurden in Experimenten erlangt, die beziiglich
Temperatur, Dehnrate und Probengeometrie von den eigenen Ermiidungsversuchen
abweichen. Ein Vergleich der Daten muf3 diese Unterschiede beriicksichtigen.
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Abb. 6.2: Vergleich der eigenen Ermiidungsdaten (Ausgleichskurven) mit Ermiidungsdaten
beziiglich MANET I [117] bei verschiedenen Temperaturen; unbestrahlte Proben
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Die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Ermiidungsexperimente zeigen, dal der Stahl
F82H-mod. weicher als MANET I/l ist. Wihrend bei hoheren Gesamtdehnschwingbreiten
(Aggora > ca. 0,7 %) die Lebensdauer von F82H-mod. etwas groBer ist, halten bei kleineren
Gesamtdehnschwingbreiten die MANET-Stéhle einer groeren Zyklenzahl stand. Dies stimmt
in etwa mit den in [116] versffentlichten Werten iiberein (sieche Abbildung 6.1). Hier wurden
zylindrische Vollproben (Linge 77 mm x Durchmesser 8,8 mm) bei einer Dehnrate von
de/dt=3-10" s und zwei verschiedenen Temperaturen (T=450°C und 550°C) dehnungs-
gesteuert getestet. Bei Agi=1,0 % unterscheiden sich dabei die Lebensdauern von F82H-
mod. und MANET VI bei T=450°C und T=550°C kaum. Bei Agiw=0,6 % ist die
Lebensdauer von F82H-mod. im Vergleich zu MANET /I verkiirzt. Die hohere Temperatur
bewirkt dabei eine grofiere Lebensdauerdifferenz.

Baumgirtner, Scheibe und Schmitt [117] untersuchten das Ermiidungsverhalten von
MANET I im Temperaturbereich von Raumtemperatur bis T=650°C (vgl. Abbildung 6.2). Die
Versuche wurden mit ,hourglass“-Vollproben dehnungsgesteuert durchgefiihrt. Die Dehn-
raten lagen bei 3-107 s bis 3-107 s\, Der Vergleich der bei T=250°C gemessenen Lebens-
dauern mit den selbst bestimmten Lebensdauern von MANET VIl zeigt zumindest bei
Ag1o21=0,6 % und Agy1,=0,5 % eine sehr gute Ubereinstimmung. Fiir Agiora=1,0 % liegt die in
[117] fiir T=250°C angegebene Lebensdauer jedoch deutlich hoher. Der Einfluf der
Versuchstemperatur fiir MANET I nimmt mit ansteigender Lebensdauer bzw. mit verringerter
Gesamtdehnschwingbreite zu.
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Abb. 6.3: Gesamte, elastische und plastische Dehnschwingbreiten von F82H-mod. (T=200°C,
de/dt=8-10" s™) im Vergleich zur elastischen und plastischen Dehnschwingbreite
gemdl der von Stubbins und Gelles [118] aufgestellten Gleichungen fiir F82H
(T=Raumtemperatur, Zyklenfrequenz=1 Hz); unbestrahlte Proben
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Stubbins und Gelles [118] testeten F82H-Proben bei Raumtemperatur dehnungsgesteuert mit
einer Zyklenfrequenz von 1 Hz. Die von ihnen aufgestellten Gleichungen fiir die elastische
und plastische Dehnschwingbreite beziiglich der Lebensdauer sind in Abbildung 6.3 graphisch
dargestellt. Zum Vergleich sind die ermittelten totalen, elastischen und plastischen
Dehnschwingbreiten der eigenen Ermiidungsversuche gegeniibergestellt. Diese wurden bei
T=200°C mit einer Dehnrate von de/dt=8-10* s durchgefiihrt. Die hohere Temperatur und
die kleinere Dehnrate in den eigenen Experimenten sind wohl der Grund dafiir, da3 die
plastische Dehnschwingbreite von Stubbins/Gelles deutlich unterhalb bzw. die elastische
Dehnschwingbreite oberhalb des jeweiligen Streubands der eigenen Proben liegt. Bei den von
Stubbins und Gelles benutzten relativ hohen Dehnraten (de/dt= ca. 1 bis 2-107 s und der
niedrigeren Temperatur ist ein Einfluf des temperaturabhéngigen Anteils der FlieBspannung
und damit eine Verringerung der Plastizitét offensichtlich.

Folgende Eigenschaften der unbestrahlten Stihle F82H-mod. und MANET I/II lassen sich
kurz zusammenfassen:

e Bei kleinen Gesamtdehnschwingbreiten (Agi < ca. 0,7 %) erreichen die MANET-Stéhle
eine hohere Lebensdauer als F82H-mod.. Bei grofen Gesamtdehnschwingbreiten weist
F82H-mod. eine ldngere Lebensdauer auf.

e Die in der Literatur gefundenen [116, 117] Lebensdauerwerte von MANET I/II passen fiir
kleine und mittlere Gesamtdehnschwingbreiten gut mit den gemessenen Werten tiberein.
Bei einer groflien Gesamtdehnschwingbreite (Agpw=1,0 %) zeigt die Extrapolation der
eigenen Werte die Tendenz zu vergleichsweise kleineren Lebensdauern.

e Die gefundenen plastischen bzw. elastischen Dehnschwingbreiten von F82H-mod. in den
dehnungsgesteuerten Ermiidungsversuchen weichen von den von Stubbins und Gelles
gefundenen Daten fiir F82H ab. Ursache dafiir ist die von Stubbins und Gelles benutzte
tiefere Temperatur und hohere Dehnrate. Bei Ermiidungstests von krz-Metallen mit
temperatur- und dehnratenabhingiger FlieBgrenze sollte grundsitzlich auf eine
anwendungsrelevante Einstellung dieser Parameter geachtet werden.

Eine prinzipielle Eigenschaft von F82H-mod. ist, daf} bei allen bestrahlten und unbestrahlten
Proben eine zyklische Entfestigung stattfindet. Abbildung 6.4 zeigt die gemessenen
Spannungsschwingbreiten beim ersten Zyklus der Ermiidung und nach Ngpen/2. Die
unterschiedlichen Spannungsschwingbreiten bei identischer Zyklenzahl beziehen sich jeweils
auf die selbe Probe. Die Entfestigung ist bei hoheren Gesamtdehnschwingbreiten stdrker
ausgeprigt. Eine vorherige Bestrahlung vergrofert die Entfestigung im Fall der bei hoher
Gesamtdehnschwingbreite ermiideten Probe im Vergleich zu einer bei der gleichen
Gesamtdehnschwingbreite ermiideten, unbestrahlten Probe. Man kann davon ausgehen, dal3
hier eine zunichst vorhandene, bestrahlungsinduzierte Behinderung der Versetzungs-
bewegungen im Laufe der Ermiidung zunehmend an Einfluf verliert. Hétte man nicht die um
den Faktor 5 reduzierte Lebensdauer, so konnte man von einer Erholung des Werkstoffs
sprechen. Bei einer kleinen Gesamtdehnschwingbreite ist die Entfestigung der bestrahlten
Probe geringer als die der unbestrahlten Vergleichsprobe.

Die Abbildungen 6.5 und 6.6 zeigen die Spannungsschwingbreite (fiir N=1) bzw. die
plastische Dehnschwingbreite (fiir N=Np,c,/2) iiber der Bruchlastspielzahl. Die vorbestrahlten
Proben zeigen beide eine Erhéhung der Spannungsantwort und beide eine Reduktion der
plastischen Dehnschwingbreite. Je nach Gesamtdehnschwingbreite hat die vorherige
Bestrahlung jedoch einen gegensitzlichen Effekt auf die Lebensdauer.
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Spannungsschwingbreiten von F82H-mod.
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Abb. 6.4: Entfestigung vorbestrahlter und unbestrahlter F82H-mod. Proben
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Abb. 6.5: Erhohung der Spannungsschwingbreite nach vorheriger Bestrahlung; unbestrahlte
und vorbestrahlte Versuche gleicher Gesamtdehnschwingbreite sind mit einem

Pfeil verbunden
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Abb. 6.6:
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Abb. 6.7: Lebensdauerreduktion vorbestrahlter MANET-Proben bei gleicher

Gesamtdehnschwingbreite
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Die Erhohung der Spannungsschwingbreite der vorbestrahlten und bei kleiner Gesamtdehn-
schwingbreite ermiideten Probe fiihrt diese in Abbildung 6.5 vom Streuband der unbestrahlten
Proben weg. Die bei der hohen Gesamtdehnschwingbreite ermiidete, vorbestrahlte Probe
bleibt auf Grund ihrer Lebensdauerreduktion eher in der Nihe des Streubands. Betrachtet man
die plastische Dehnschwingbreite in Abbildung 6.6, so wird von den vorbestrahlten Proben
nur die bei kleiner Gesamtdehnschwingbreite ermiidete Probe auf Grund ihrer Lebens-
dauerverldngerung in das Streuband der unbestrahlten Proben iiberfiihrt.

Man kann kurz sagen:

¢ Bestrahlung und grofie Gesamtdehnschwingbreite fithren zu einer Lebensdauerreduktion.
e Bestrahlung und kleine Gesamtdehnschwingbreite bringen eine Lebensdauerverldngerung.

Unterschiedliche Auswirkungen der Bestrahlung auf die Lebensdauern bei verschiedenen
Gesamtdehnschwingbreiten zeigt, daB das Versagen des Werkstoffs nicht durch einen
einzigen Mechanismus ausgelost wird. Im Gegensatz dazu steht das Verhalten von MANET I
und I (Abbildung 6.7), die bei kleineren und mittleren Gesamtdehnschwingbreiten nach
vorheriger Bestrahlung zu kleineren Lebensdauern tendieren.

6.2 EinfluB der Mikrostruktur

Die Bildung bestrahlungsinduzierter Mikrodefekte fiihrt zu einer Verfestigung des Materials.
Diese Verfestigung ist als Erhthung der Spannungsschwingbreite bei gleicher Gesamtdehn-
schwingbreite im Vergleich zum unbestrahlten Material meBbar. Allgemein handelt es sich
bei den Defekten im Fall der Neutronenbestrahlung in erster Linie um Versetzungsringe, im
Fall der Bestrahlung mit Alphateilchen um Heliumblasen. Zunichst lassen sich die Span-
nungen, die einen Beitrag zur Streckgrenze o5 liefern, gemidf Gleichung 6.1 aufspalten [119]:

GS = Gint, + GBarr. (61)
Oint, ist die interne Spannung zwischen den Versetzungslinien und setzt sich so zusammen:

G\, = MaGlbJp (6.2)

M ist der Taylorfaktor, der die Scherspannung in die Normalspannung iiberfiihrt. Fiir kubisch-
raumzentrierte Stdhle mit statistischer Kornverteilung betragt M=2,75. Unter o versteht man
die Barrierenstirke. Der Schermodul G beléuft sich fiir den Stahl 1.4914 bei T=300° C auf
7,7-10* MPa. T=300°C ist die Temperatur, bei der der Stahl MANET I neutronenbestrahlt
wurde. b ist der Burgersvektor der Versetzungen. Er beinhaltet die Gitterkonstante. Sie
betriigt in o-Eisen a,=0,278 nm. p ist die Versetzungsdichte.

OBar. beinhaltet Einfliisse der Korn- und Lattengrenzen und fiihrt auf folgende Form der Hall-
Petch-Beziehung:

O b, = MGlp|d" (6.3)

141




o ist die fiir die Korn- und Lattengrenzen spezifische Barrierenstirke. Bei d handelt es sich
um den mittleren Korn- bzw. Lattenabstand.

A0gestr, beschreibt die zusitzliche, bestrahlungsinduzierte Verfestigung, die unterhalb etwa
400° C auftritt. Hier werden Versetzungen am Wandern gehindert. Bei Temperaturen iiber
450° C beschleunigt die Bestrahlung das Klettern von Versetzungen und deren Annihilierung
und bewirkt eine Abnahme der Hirte. Man unterscheidet zwei Moglichkeiten der
Verfestigung, bei denen Versetzungen blockiert werden: Durch langreichweitige Hindernisse,
die Versetzungen nicht nur auf der Gleitebene behindern, auf der sie sich selbst befinden,
sowie durch kurzreichweitige Hindernisse, die nur auf der eigenen Gleitebene Versetzungs-
gleiten storen [120]. Nach Simons und Hulbert [121] zdhlen bestrahlungsinduzierte Defekte
wie Versetzungsringe und Heliumblasen zu den kurzreichweitigen Behinderungen, wéhrend
das Versetzungsnetzwerk zu den langreichweitigen Hindernissen gerechnet wird. Die Beitrége
der kurzreichweitigen Behinderungen werden in Gleichung 6.4 quadratisch addiert [101]:

2 _ 2 2
Ac Bestr. Ao'Ver.\'elzung.\’ringe + AO-Heliu}nbla.\'en (64)

Fiir die bestrahlungsinduzierte Verfestigung durch Versetzungsringe erhélt man:

AG = M0, GBPor oy (6.5)

pvr ist die Dichte der Versetzungsringe und dyg ihr Durchmesser. ayg ist die spezifische
Barrierenstiarke. Fiir den bei T=300°C neutronenbestrahlten Stahl MANET 1, der eine
Schidigung von 5 dpa aufweist, wurde der Einflu der bestrahlungsinduzierten Mikrostruktur
ndher untersucht. Dabei wurde die in Kapitel 5.4.1 festgestellte Grofenverteilung der
Versetzungsringe beriicksichtigt. Diese Versetzungsringe sind auf Grund ihrer Anordnung
verfestigungswirksam. Heliumblasen wurden keine gefunden. Tests der Zugfestigkeit ergaben
fiir den MANET-Stahl eine zusitzliche Verfestigung von 420 MPa [98]. Nach Umformung
der obigen Gleichung erhélt man dann fiir die Barrierenstirke oyr=0,46. Fiir |l;| wurde der
Mittelwert der Betrdge der beiden nach Eyre und Bullough auftretenden Burgersvektoren
b=a/2 [111] und bh=a [010] benutzt. Nach einer Fehlerbetrachtung fiir die Groe und Dichte
der Versetzungsringe erhdlt man bei Grofitfehleraddition einen maximalen Fehler fiir die
Bestimmung der spezifischen Barrierenstéirke von etwa 30 %.

Fir den mit Alphateilchen bestrahlten MANET I wurde die Verfestigung durch die
Heliumblasen untersucht. Die Verfestigung wird wie bei den Versetzungsringen durch
folgenden Gleichungstyp beschrieben:

AG 145 = M0ty Glb[p s - g (6.6)

pug und dpp sind die Dichte und GroBe der Heliumblasen. ogyp ist die spezifische
Barrierenstédrke. Fiir die Berechnung des Burgersvektors wird hier die Gitterkonstante von
o-Eisen benutzt. In den dehnungsgesteuerten Ermiidungsversuchen fiir MANET II wurde
nach der Implantation von 400 appm He eine Zunahme der Spannungsamplitude zu
Ermiidungsbeginn von 1/2:Ac=85 MPa gefunden. Die Gesamtdehnschwingbreite betrug
A€o=0,7 %. In den transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen der
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vorbestrahlten Proben wurde eine Blasendichte von 7,75-10% m™ festgestellt. Der mittlere
Durchmesser der Blasen war 3,2 nm. Die daraus resultierende Barrierenstirke liegt bei
ogp=0,03. Der Beitrag der Heliumblasen zur Verfestigung ist somit deutlich kleiner als der
der Versetzungsringe. Dennoch darf die geringe Grofe der spezifischen Barrierenstérke nicht
tiberbewertet werden, da die Blasendichte leicht iiberschitzt wird. Normalerweise werden
Probenbereiche zur Dichtebestimmung der Blasen herangezogen, in denen Blasen gut zu
erkennen sind. Das sind dann immer auch Bereiche, die eine hohe Blasendichte besitzen. Die
Heliumblasen in den MANET-Proben waren sowohl in der Matrix als auch an den Mjy3Ce-
Ausscheidungen zu finden.

Im mit Alphateilchen bestrahlten Stahl F82H-mod. konnte keine eindeutige Beschreibung der
Heliumblasen erfolgen. Die Blasen sind dort wohl nur teilweise sichtbar. In jedem Fall
bewirkt die Bestrahlung im Werkstoff eine Verfestigung. Wichtig ist, daB keine Blasen
entlang der My3;Ce-Ausscheidungen gefunden werden. Wire Helium mit einer groBeren
Konzentration an den inneren Grenzfldchen vertreten, so miifite es dort detektierbar sein. Es
scheint sehr wahrscheinlich, daf praktisch das ganze Helium in der Matrix implantiert ist. Die
Bildung kleiner Blasen unterhalb der Auflosungsgrenze wiirde fiir eine sehr kurze mittlere
freie Weglinge der Heliumatome sprechen. Dies ist ein weiteres Indiz dafiir, daf kein Helium
bis zu den Grenzfldchen an den Ausscheidungen gelangt.

Die mikrostrukturellen Ergebnisse lassen sich folgendermafien zusammenstellen:

e Durch den Aufbau mikrostruktureller Defekte erfahren die bestrahlten Stihle eine
Verfestigung. Die Bestrahlung mit Spaltneutronen fiihrt in erster Linie zur Bildung von
Versetzungsringen, die Bestrahlung mit Alphateilchen fiihrt zu Verlagerungsschédigungen
und zur Bildung von Heliumblasen oder Heliumclustern. Letztere sind mit dem Trans-
missionselektronenmikroskop nicht mehr detektierbar.

e Versetzungsringe sind stdrker verfestigungswirksam als Heliumblasen.

o Heliumblasen bzw. -cluster in F82H-mod. sind sehr schwer detektierbar und haben
vermutlich eine GroBe kleiner als die Auflosungsgrenze des benutzten Transmissions-
elektronenmikroskops.

e Im Gegensatz zu den untersuchten MANET-Proben befinden sich die Heliumblasen in
F82H-mod praktisch nur in der Matrix und nicht auch an den M;3Cs-Ausscheidungen.
MANET VI erfahrt damit durch die Bestrahlung eine Schwéchung entlang der inneren
Grenzfldchen.

6.3 Bildung und Wachstum der Ermiidungsrisse

Der wesentliche Bestandteil dieser Arbeit war die Untersuchung der Entstehung und des
Wachstums von Ermiidungsrissen. Hierbei wurde in erster Linie das Verhalten mikro-
strukturell kurzer Risse analysiert. Zum einen wurde der Einfluf} der Mikrostruktur auf die
Lage der kleinen Risse an Hand von metallographischen Schliffen nach dem Versagen der
jeweiligen Proben bestimmt. Zum anderen wurde die Entwicklung der Risse wihrend der
Ermiidung mit Hilfe eines langreichweitigen Mikroskops beobachtet. Die RiBmorphologie auf
der Werkstoffoberfliche konnte somit liber den gesamten Experimentverlauf ermittelt werden.
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Die metallographischen Schliffe haben ergeben, daf die RiBentstehung und das Wachstum der
Risse praktisch immer transkristallin beziiglich der ehemaligen Austenitkorngrenzen verliuft.
Dies ist unabhingig davon, ob eine Probe bestrahlt wurde oder nicht. Die meisten der
untersuchten Mikrorisse kann man in zwei Klassen einteilen:

e Mikrorisse entlang aufgereihter M»3C¢-Karbide mit einem Maximum ihrer Orientierung
von 50° bis 60° zur Belastungsachse

e Mikrorisse, die unbeeinflut von den Mj3Cg¢-Karbid-Reihen sind und ihr Maximum bei
etwa 45° zur Belastungsachse haben

Es existieren demnach zwei Mechanismen, die Risse entstehen lassen konnen. Dabei handelt
es sich zum einen um die Bildung von gleitbandartigen Strukturen bzw. In- und Extrusionen.
Inr Auftreten ist von der plastischen Deformation abhéngig. Thre Orientierung beziiglich der
Belastung ist in der Richtung der maximalen Schubspannung. Diese Richtung ist unter einem
Winkel von 45° zur Belastungsachse. Der zweite Mechanismus, der Risse entstehen 148t, ist
eine Trennung entlang innerer Grenzflichen auf Grund der Normalspannung. Das Maximum
der Normalspannung ist bei 90° zur Belastungsrichtung. Bei denjenigen Mikrorissen, die
entlang der Ausscheidungen liegen, kann von einer Superposition der beiden Riflentstehungs-
mechanismen gesprochen werden. Die Anordnung der beobachteten Mikrorisse ist daher in
einem Bereich zwischen 50° und 90° mit einem Maximum bei 60°.
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bestrahlt (400 appm He)

100+
80 -
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Abb 6.8: Anteil mikrostrukturell
kurzer Risse an inneren
Grenzflachen in Abhingig-
keit von der Gesamtdehn-
schwingbreite und der
Bestrahlung
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Mit zunehmender Gesamtdehnschwingbreite und besonders nach einer vorherigen
Bestrahlung mit entsprechender Verfestigung 148t die erhohte Spannungsantwort in den
dehnungsgesteuerten Ermiidungsversuchen den Anteil der Mikrorisse entlang der aufgereihten
M;3Cs-Ausscheidungen anwachsen (siehe Abbildung 6.8).

Der Anteil der Mikrorisse entlang der M,3Cg-Karbide wird in den metallographischen
Schliffen iiberschitzt. Das liegt daran, daf ein Teil der Risse, die um 45° zur Belastungs-
richtung liegen und wihrend der Ermiidung mit dem Lichtmikroskop beobachtet werden
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konnten, durch das Abschleifen bei der Priiparation eliminiert wurden. Offensichtlich reichen
Mikrorisse dieses Typs weniger weit in die Oberfldchenschicht des Werkstoffs hinein. Die
Rifbildung geht dann zumindest im Bereich des ersten Korns entlang der Ausscheidungen
schneller vonstatten.

Aus der lichtmikroskopischen Analyse der Risse wihrend der Ermiidung beziiglich ihrer
Lénge, ihrer Lage und ihrer Vernetzung lassen sich folgende grundsitzliche Aussagen treffen:

Bei einer hohen Gesamtdehnschwingbreite entstehen schnell viele kleine Rilsegmente, die
frih miteinander vernetzen. Sie bestitigen auf Grund ihrer Orientierung das Ergebnis der
metallographischen Schliffe und zeigen damit einen hohen Anteil von Rissen entlang der
inneren Grenzfldchen. Die hohe Anzahl und die rasche Vernetzung sind der Grund fiir ein
frithes Materialversagen.

Bei kleinen Gesamtdehnschwingbreiten kommen wenige aber dafiir lingere Risegmente vor.
Sie zeigen eine Vorzugsrichtung entlang der maximalen Schubspannung. Hier ist in der Regel
ein Hauptrif} verantwortlich fiir das Versagen des Werkstoffs.

Neben diesen beiden Rifitypen gibt es eine dritte Rifisorte, die der Geometrie der Proben
zugeschrieben werden kann. Diese Riflsegmente sind bei einer entsprechend hohen Gesamt-
segmentdichte fiir eine Vernetzung der vorhandenen Rilsegmente in axialer Probenrichtung
zustidndig. Sie spielen im metallographischen Schliff keine Rolle.
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Abb. 6.9: Abweichung der durchschnittlichen Segmentlinge vorbestrahlter Proben im
Vergleich zu unbestrahlten Proben
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Die durchschnittliche Rifsegmentlinge liegt fiir alle Gesamtdehnschwingbreiten ohne
vorherige Bestrahlung in einem engen Streuband und entspricht unabhingig vom Ermiidungs-
stadium in etwa der Korngrofle. Abbildung 6.9 zeigt, dal die durchschnittliche Segmentlange
der vorbestrahlten Proben je nach Gesamtdehnschwingbreite oberhalb oder unterhalb dieses
Streubands liegen. Daraus lassen sich folgende Schliisse ziehen:

e Unbestrahlte Proben: Mikrorisse werden unabhéngig von der Gesamtdehn-
schwingbreite von mikrostrukturellen Barrieren beein-
fluBt.

e Bestrahlte Probe, Agya grof: Mikrostrukturelle Barrieren werden bis zu einem

gewissen Grad {iberschritten.

o Bestrahlte Probe, Agi klein: Mikrostrukturelle Barrieren werden auf Grund der
Verfestigung des Materials teilweise erst gar nicht
erreicht.

Mikrostrukturell kurze Risse folgen nicht den Wachstumsgesetzen makroskopischer Risse.
Sie kommen in einer groen Anzahl vor. Mikrostrukturell kurze Risse fithren nicht einzeln
zum Versagen des Werkstoffs, machen aber den Hauptanteil der Ermiidungsdauer bis zum
Versagen aus. Es bietet sich daher an, das Auftreten bzw. die Initiierungszeit dieser kleinen
Risse statistisch zu betrachten. Fiir die statistische Auswertung der Segmente wurde nach den
drei vorkommenden Rifitypen unterschieden. Alle Rifsegmente wurden nach ihrer
Orientierung beziiglich der Belastungsrichtung in die Klassen der Segmente 0° bis 30° (axial
vernetzende Segmente), 30° bis 50° (Segmente in Richtung der maximalen Schubspannung)
und 50° bis 90° (Segmente entlang innerer Grenzfldchen und senkrecht zur Normalspannung)
eingeteilt. Eine Auftragung der kumulativen Wahrscheinlichkeit der Initiilerung neuer
Segmente in einen Weibull-Plot lieferte fiir die unterschiedlichen Versuchsbedingungen die
jeweiligen Skalierungs- und Formparameter (siche Kapitel 5.3.1 und Tabelle XIHI). In
Abbildung 6.10 ist die Wahrscheinlichkeitsdichte fiir die Nukleation neuer Segmente
aufgetragen. Dabei wurde die Ermiidungsdauer auf die Dauer bis zum Versagen normiert. In
Gleichung 6.7 ist die Wahrscheinlichkeitsdichte-Funktion angegeben. o und P sind der
Skalierungs- und Formparameter, N’ sei N/Ng,ych.

N\ B-1 N\B
f(N ')=—é-(£j -exp[—(—l\—]—) } (6.7)
o (04 (04

Es sind 4 Fille zu unterscheiden:

Bei einer kleinen Gesamtdehnschwingbreite ohne Bestrahlung iiberwiegen zu Beginn der
Ermiidung schubspannungsgesteuerte Risse (30° bis 50° zu Belastungsrichtung). Nach 30 %
bis 40 % der Ermiidung werden hauptséichlich vernetzende Risse (0° bis 30° zur Belastungs-
richtung) initiiert. Uber den gesamten Ermiidungsverlauf werden mit einer gewissen
Wahrscheinlichkeit alle Rifltypen erzeugt.

Bei einer grofen Gesamtdehnschwingbreite ohne Bestrahlung werden sofort zu Ermiidungs-
beginn gleichermafen schubspannungsgesteuerte und lings der Ausscheidungen liegende
Risse erzeugt. Die Wahrscheinlichkeitsdichte zur Erzeugung neuer Segmente hat sich nach
10 % bis 20 % der Ermiidungsdauer stark verringert. Hier spielt dann die Vernetzung die
wesentliche Rolle. Die Nukleation der meisten Risse ist nach ca. 15 % der Lebensdauer
abgeschlossen.
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Bei einer kleinen Gesamtdehnschwingbreite mit vorheriger Bestrahlung besitzen die schub-
spannungsgesteuerten Risse liber der gesamten Lebensdauer die hochste Wahrscheinlichkeits-
dichte. Diese ist allerdings fiir die Grenzflichenrisse im gesamten Bereich praktisch nicht
kleiner. Die Wahrscheinlichkeitsdichte fiir die vernetzenden Segmente ganz zu Beginn ist zu
hoch. Der Grund fiir dieses Verhalten wurde in Kapitel 5.3.5 Abschnitt b) diskutiert. Die
Nukleation der Risse ist im wesentlichen nach einem Drittel der Ermiidung abgeschlossen.

Bei einer grofien Gesamtdehnschwingbreite mit vorheriger Bestrahlung bestimmen die Grenz-
flachenrisse das anfingliche Rifgeschehen. Mit einer geringeren Wahrscheinlichkeitsdichte
treten ab ca. 20 % der Ermiidungsdauer ebenfalls schubspannungsgesteuerte Risse auf. Das
gesamte Riflgeschehen wird von der Nukleation axial vernetzender Risse begleitet. Die
Wahrscheinlichkeitsdichte fiir die Initiierung aller drei Rifsorten nimmt im Verlauf der
Ermiidung kontinuierlich ab.

Winkel zwischen Segment-

und Belastungsrichtung
— 0° bis 30° (axial vernetzende Risse)
“777 30° bis 50° (schubspannungsgesteuerte Risse)
—— 50° bis 80° (Grenzfldchenrisse)
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7 Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurde das Ermiidungsverhalten des ferritisch-martensitischen, niedrig-
aktivierbaren Stahls F82H-mod. und der Stihle MANET I und I im Temperaturbereich von
T=200°C bis T=250°C systematisch untersucht. Bei einer groBen und einer kleinen Gesamt-
dehnschwingbreite wurden mit Alphateilchen vorbestrahlte F82H-mod. Proben ermiidet. Von
besonderem Interesse war die Entstehung mikrostrukturell kurzer Risse in F82H-mod. in
Abhingigkeit von den Versuchsbedingungen. Es wurden metallographische Schliffe nach
Versuchsende angefertigt sowie die Beobachtung der Werkstoffoberfliche wihrend der
Ermiidung mit einem speziellen langreichweitigen Mikroskop durchgefiihrt. Die entstehenden
mikrostrukturell kurzen Risse wurden beziiglich ihrer Linge, Orientierung zur Belastungs-
achse und ihrer Wechselwirkung untereinander als Funktion der Lastspielzahl analysiert. Die
Kombination von mechanischen Ermiidungsdaten mit Ergebnissen hinsichtlich der
Mikrostruktur und der Mikrorifibildung hat sich als vorteilhafte Methodik zur Kldrung des
Materialversagens erwiesen.

Das Ermiidungsverhalten der Stihle MANET I, I und F82H-mod. ist durch eine zyklische
Entfestigung geprégt. Bei hoherer Gesamtdehnschwingbreite Agy, nimmt diese Entfestigung
zu. Insgesamt ist F82H-mod. weicher als MANET I und II. In den eigenen dehnungs-
gesteuerten Experimenten war die Lebensdauer von F82H-mod. oberhalb etwa Ag=0,7 %
grofler, unterhalb kleiner als die der MANET-Stéhle. Eine vorherige Bestrahlung von F82H-
mod. bewirkt eine Verfestigung. Die Entfestigung der bestrahlten Proben ist im Fall einer
hohen Gesamtdehnschwingbreite stirker ausgepragt und bei einer kleinen Gesamtdehn-
schwingbreite schwicher ausgeprdagt als die Entfestigung der unbestrahlten Proben. Die
vorherige Bestrahlung fiihrt bei einer hohen Gesamtdehnschwingbreite zu einer signifikanten
Lebensdauerreduktion, bei kleiner Gesamtdehnschwingbreite zu einer moderaten Lebens-
dauerverldngerung.

Das Anriflverhalten in F82H-mod. ist praktisch immer transkristallin. Die metallographischen
Schliffe ergeben, daf die vorkommenden mikrostrukturell kurzen Risse im wesentlichen in
zwel Klassen eingeteilt werden kénnen. Dabei handelt es sich zum einen um Risse entlang der
aufgereihten M3Cs-Sekundirausscheidungen. Diese Ausscheidungen liegen perlschnurartig
entlang der Martensitlattengrenzen. Die Risse sind meistens mit einem Winkel von etwa 60°
zur Belastungsrichtung angeordnet. Zum anderen handelt es sich um Risse, die von der
Mikrostruktur unbeeinflufit bei einem Winkel von rund 45° zur Belastungsrichtung orientiert
sind. Diese Risse erstrecken sich in Richtung der maximalen Schubspannung. Damit
existieren zwei unterschiedliche RiBentstehungsmechanismen: Die normalspannungsunter-
stiitzte Trennung entlang innerer Grenzflichen und die schubspannungsgesteuerte Bildung
von In- und Extrusionen mit der Folge entsprechender Mikrorisse. Mit zunehmender Gesamt-
dehnschwingbreite sowie nach der Materialverfestigung durch Bestrahlung nimmt der Anteil
der Grenzflachenrisse zu.

Im Rahmen der lichtmikroskopischen Untersuchung der wihrend der Ermiidung auftretenden
Oberflachenrisse wurden iiber 20000 RiBsegmente analysiert. Das Erscheinungsbild der

RiBmuster 148t sich folgendermaBen zusammenfassen:

Bei hohen Gesamtdehnschwingbreiten entstehen recht schnell viele kleine Risse. Die
Nukleation der Risse ist im wesentlichen nach 10 % bis 20 % der Ermiidungsdauer
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abgeschlossen. Bei den Rissen handelt es sich sowohl um Grenzflichenrisse als auch um
schubspannungsgesteuerte Risse. Im Verlauf der Ermiidung findet friih eine Vernetzung der
vielen Riflsegmente statt. Das dichte Rifmuster fiihrt schlieBlich zum raschen Versagen des
Werkstoffs. Bei einer kleinen Gesamtdehnschwingbreite erfolgt iiber die gesamte
Ermiidungsdauer eine Nukleation von neuen Segmenten. Die wichtigste Rolle spielen die
schubspannungsgesteuerten Risse mit einem Winkel von etwa 45° zur Belastungsrichtung.
Nur ein Hauptri oder wenige Einzelrisse filhren hier zum Versagen des Materials.
Unabhingig von der Gesamtdehnschwingbreite und dem Ermiidungsstadium zeigen alle
vorkommenden RiBsegmente eine durchschnittliche Linge von der Grofe eines Korns.

Die vorbestrahlte und bei kleinem Agqw ermiidete Probe zeigt im ersten Drittel der
Ermiidungsdauer die groften Zuwichse von Mikrorissen. Es entstehen sowohl Grenzfldchen-
risse als auch schubspannungsgesteuerte Risse. Trotz des grofen Anteils schubspannungs-
gesteuerter Risse bleibt die durchschnittliche Segmentldnge im gesamten Ermiidungsverlauf
unterhalb der durchschnittlichen Segmentlinge von unbestrahlten Proben. Das Wachstum der
RiBsegmente 1duft gebremst ab. Die vorbestrahite und bei groBem Agm ermiidete Probe ist
durch die sehr schnelle Entstehung von vielen Grenzflichenrissen geprigt. Im Laufe der
Ermiidung gewinnen ebenfalls die schubspannungsgesteuerten Risse an Bedeutung. Die
durchschnittliche Segmentlénge ist grofer als die der unbestrahlten Proben. Das Uberschreiten
mikrostruktureller Barrieren wird forciert. Das Auftreten der unterschiedlichen Riftypen
abhiingig von ihren jeweiligen Entstehungsmechanismen ist die Erkldrung fiir die verléngerte
bzw. reduzierte Lebensdauer vorbestrahlter Proben im Vergleich zu unbestrahlten Proben bei
gleicher Gesamtdehnschwingbreite.

Die transmissionselektronenmikroskopische Analyse der mit Alphateilchen bestrahlten
F82H-mod. Proben zeichnet sich durch die nur in geringen Mengen detektierbaren
Heliumblasen aus. Es wird vermutet, daB das zu der Verfestigung fiihrende implantierte
Helium in Clustern konzentriert ist, die eine GroRe unterhalb der Auflosungsgrenze des
benutzten Transmissionselektronenmikroskops besitzen. In vergleichbaren MANET-Proben
konnten Heliumblasen sowohl in der Matrix als auch an den M»;Cg-Ausscheidungen gefunden
werden. Die Mikrostruktur neutronenbestrahlter MANET-Proben unterscheidet sich durch das
Vorkommen vieler Versetzungsringe. Diese sind im Vergleich zu den Heliumblasen
verfestigungswirksamer.

Die schlechte Nachweisbarkeit der Heliumblasen in bestrahltem F82H-mod. 148t noch keinen
eindeutigen SchluB iiber den Ort (z.B. an Versetzungslinien) und die Form (sehr kleine Blasen
oder Cluster) des implantierten Heliums zu. Es ist wiinschenswert, in diese Richtung weitere
Untersuchungen durchzufiihren. Gedacht wird an systematische Wirmebehandlungen von
bestrahlten Proben, um ein Koagulieren des Heliums zu erreichen. AuRerdem konnen mit
SANS-Untersuchungen (SANS=Small Angle Neutron Scattering) kleinste Ansammlungen
von Heliumatomen bestimmt werden, ohne deren Morphologie zu éndern.

Statistische Methoden haben ihre Eignung fiir die Beschreibung der Initiierung von
Riflsegmenten gezeigt. Die in dieser Arbeit durchgefiihrte statistische Darstellung
entstehender Risse kann als Grundlage fiir eine zukiinftige stochastische Lebensdauer-
beschreibung des ermiideten Werkstoffes unter Beriicksichtigung der mikrostrukturellen
Vorgénge dienen.
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