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Abstract

Nowadays the requirements on conventional power plants have fundamentally changed. Due
to an increase of renewable energies proportion, e. g. wind power and photovoltaics, which
cannot supply energy constantly, modern power plants must be able to be operated flexibly in
order to compensate the fluctuation in residual load. As a result of the rising number of startup
and shutdown processes and thus temperature and internal pressure fluctuations, the material
is strongly stressed. As a result of increasing alternating load, the fatigue damage becomes
more and more important, while the influence of the creep damage caused by ever shorter
hold time at high operating temperatures decreases. Owing to the increasing cyclic stress, the
main focus is on thick-walled power plant components in feedwater and fresh steam systems,
for e. g. spheroidal forgings, fittings, collectors, pumps and turbine bypass valves (TBV).
Within the scope of the Federal Ministry for Economic Affairs and Energy joint research
project THERRI (determination of characteristic parameters for the evaluation of thermal
fatigue crack growth in power plants), two TBVs were provided after 21 years of service by
Kraftwerks- und Netzgesellschaft (KNG) mbH for fracture mechanics experiments. The
material of the TBV is X20CrMoV12-1, a widespread standard 9 - 12 % Cr
ferritic/martensitic steel in the power industry.

In the present work, the influence of frequency, hold time and atmosphere at maximum load
on crack propagation in a temperature range of 300 °C - 600 °C, which is relevant for the
load-flexible power plant operation, was investigated. For this temperature range, data is
scarce in the literature. Furthermore, the combination of temperature/frequency/hold time was
identified, where fatigue-dominated crack growth devolves to creep fatigue interaction. To
characterize the microstructural damage mechanisms and, extensive light and electron
microscopy studies were performed.

Extensive fracture mechanics studies have shown that during the hold time test, larger crack
growth rates per cycle occur than in the fatigue crack growth test. In comparison to pure
cyclic loading, crack propagation starts at significant higher AK-values, which is caused by
the hold time at maximum load.

In the fatigue crack growth test, the crack growth rate increases slightly with decreasing
frequency. Because of a dependence of steam atmosphere effects on frequency (or hold time)
and temperature, pure atmosphere effects cannot be observed on crack growth or on the start
of crack growth.



Kurzfassung

Die Anforderungen an konventionelle Kraftwerke haben sich heutzutage grundlegend
gedndert. Im Rahmen der Energiewende, wird der Ausbau erneuerbarer Energien, wie z. B.
Windkraft und Photovoltaik stark forciert. Da aber weder Windkraftanlagen noch
Photovoltaikanlagen konstant Energie zu Verfiigung stellen kénnen, ergeben sich neue
Anforderungen an Fluktuationen in den bestehenden Kraftwerksparks. Moderne Kraftwerke
miissen zur Kompensation der Residuallast einen flexiblen Betrieb gewihrleisten. Infolge der
zunehmenden An- und Abfahrvorgénge und der daraus resultierenden Temperatur- und
Innendruckschwankungen wird das Material stark beansprucht. Aufgrund der zunehmenden
Wechselbeanspruchung gewinnt die Ermiidungsschddigung immer mehr an Bedeutung,
wihrend der Einfluss der Zeitstandbeanspruchung durch immer kiirzere Einsatzzeiten bei
hohen Betriebstemperaturen abnimmt. Entsprechend der enormen Beanspruchung liegt das
Hauptaugenmerk auf dickwandigen Kraftwerkskomponenten im Speisewasser- und
Frischdampfsystem wie z. B. Kugelformstiicke, Einspritzkiihler, Sammler und die
Hochdruckumleitstation (HDU). Im Rahmen des vom Bundesministerium fiir Wirtschaft und
Energie (BMWi) geforderten Forschungsverbundvorhabens THERRI (Ermittlung von
Kennwerten zur Bewertung thermischen Ermiidungsrisswachstums in Kraftwerken) wurden
zwei ca. 21 Jahre im Steinkohlekraftwerk Rostock im Betrieb gewesene HDUs
bruchmechanisch untersucht. Die HDUs, sind aus X20CrMoV12-1, einem in der
Kraftwerksindustrie weitverbreiteten, ferritisch-martensitischen 9 - 12 % Cr Stahl gefertigt
und wurden nach einer Revision von der Kraftwerks- und Netzgesellschaft (KNG) mbH fiir
das THERRI-Projekt zur Verfiigung gestellt.

In der vorliegenden Arbeit wurde der Frequenz-, Haltezeit- und Atmosphireneinfluss bei
maximaler Belastung auf das Risswachstum in einem fiir den lastflexiblen Kraftwerksbetrieb
relevanten Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C untersucht. In diesem Temperaturbereich
existieren  bisher = kaum  belastbare =~ Daten. Des  Weiteren  wurde  die
Temperatur/Frequenz/Haltezeit-Kombination identifiziert, ab der es vom
ermiidungsdominierten Risswachstum zu Kriechermiidungswechselwirkung kommt. Zur
Charakterisierung der mikrostrukturellen Schadigungsmechanismen und der Auswirkungen
auf die Mikrostruktur wurden umfangreiche licht- und elektronenmikroskopische
Untersuchungen durchgefiihrt.

Die umfangreichen bruchmechanischen Untersuchungen haben gezeigt, dass im
Haltezeitversuch groflere Risswachstumszunahmen pro Zyklus auftreten als im
Ermiidungsrisswachstumsversuch (ERW-Versuch). Die Haltezeit im Lastmaximum
verschiebt den Rissausbreitungsbeginn im Vergleich zu reiner zyklischer Belastung zu
signifikant hoheren AK-Werten. Auflerdem konnte anhand der Versuche eine leicht hdhere
Risswachstumsgeschwindigkeit mit abnehmender Frequenz nachgewiesen werden. Des
Weiteren konnen die Auswirkungen der Wasserdampfatmosphére auf das Risswachstum und
den Risswachstumsbeginn nie separiert betrachtet werden, da sie immer von der Frequenz
(bzw. Haltezeit) /Temperatur/-Kombination abhéngig sind.
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1 Einleitung und Zielsetzung 1

1 Einleitung und Zielsetzung

Der Wandel in der Bereitstellung von Elektro- und Wiarmeenergie, bedingt durch die
Liberalisierung des Strommarktes, der Abschaltung mehrerer Kernkraftwerke und die
signifikante Zunahme u. a. der aus Wind- und Sonnenenergie umgewandelten elektrischen
Energie (siche Abbildung 1.1) im Rahmen der Energiewende flihren zu deutlich verdnderten
Anforderungen an den bestehenden Kraftwerkspark.
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Abbildung 1.1: Endenergiebeitrag erneuerbarer Energien im Basisszenario 2010 A nach
Energiequellen bis zum Jahr 2050 [1].

Da z. B. Wind und Sonne nicht gleichmaBig aktiv sind, kommt es infolge der dadurch stark
gednderten Einspeiseprozesse elektrischer Energie in das deutsche Stromnetz zu erheblichen
Leistungsschwankungen. Abbildung 1.2a zeigt exemplarisch einen prognostizierten
Zweiwochenverlauf von Last und Leistung flir das Jahr 2020, Abbildung 1.2b fiir das Jahr
2050. Es ist ersichtlich, dass die Anteile an erneuerbaren Energien, die nicht regelbar sind, bis
2050 stark zunehmen und es dadurch zu Uberproduktionen kommit.

Die Art der Leistungsschwankungen resultiert aus dem Betriebszustand des thermischen
Kraftwerks. Im Primérregelbetrieb, der notwendig ist, um Frequenzabweichungen
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Abbildung 1.2: Ausgewdhlter  2-Wochenverlauf der nationalen, nicht-regelbaren
erneuerbaren Energien-Einspeisung (Wetterjahr 2006; Basisszenario 2010
a) fur 2020, b) fiir 2050 [1]).

auszugleichen, treten Leistungsschwankungen im Sekundenbereich mit eher kleinen
Amplituden auf. Dahingegen kommt es im Sekundirregelbetrieb, der z. B. zum Ausgleich
fehlerhafter Wetterprognosen erforderlich ist, zu Schwankungen der Leistungen im
Minutenbereich mit mittleren Amplituden. Erfolgt der Fahrplanbetrieb, d. h. hdufiges An- und
Abfahren des Kraftwerks mit Umschaltung in den Umwilzbetrieb, bzw. Warmstarts, treten
groflere Leistungsédnderungsamplituden bei teilweise sehr geringen Mindestlasten im
Minuten- und Stundenbereich auf. Diese Leistungsschwankungen miissen thermische
Kraftwerke ausgleichen. Daraus resultiert ein Wandel vom Grundlastkraftwerk zum flexiblen
Residualkraftwerk. Bedingt durch den flexibilisierten Kraftwerksbetrieb kommt es zu
signifikant verdnderten Belastungssituationen der Kraftwerkskomponenten. Das Material der
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Kraftwerkskomponenten wird durch die vielen An- und Abfahrvorginge und damit
einhergehenden Temperatur- und Innendruckschwankungen stark zyklisch belastet. Durch die
zunehmende  Wechselbeanspruchung und  den  schwindenden  Einfluss  der
Zeitstandbeanspruchung aufgrund der immer kiirzen Verweilzeiten bei hohen Temperaturen
ist schon heute die Ermiidungsschidigung der relevante Schiddigungsmechanismus. Es
vollzieht sich momentan ein Paradigmenwechsel: Bisher war die Zeitstandbeanspruchung
maBgeblich, jetzt und in Zukunft die Wechselerschopfung. Der Fokus liegt, bedingt durch die
enorme Beanspruchung, auf dickwandigen Kraftwerkskomponenten im Speisewasser- und
Frischdampfsystem wie z. B. Kugelformstiicken, Einspritzkiihlern, Sammlern und die
Hochdruckumleitstationen (HDU). Daraus resultiert die Notwendigkeit zur Entwicklung einer
Methodik und Richtlinie zur bruchmechanischen Bauteilbewertung fiir dickwandige
Komponenten in thermischen Kraftwerken, damit diese auch im neuen Anforderungsprofil,
d. h. im hdher frequenten Lastwechselbetrieb wirtschaftlich mit hinreichend langen
Priifintervallen und Betriebsdauern bei gleichbleibender Sicherheit betrieben werden kdnnen.
Bisher gibt es in der deutschen Kraftwerkspraxis Richtlinien mit bruchmechanischen
Verfahren zur Quantifizierung der Restlebensdauer eines Bauteils (vergl. Kapitel 2.2 bzw.
Abbildung 2.10). Da aber bei thermisch induzierten Wechsellasten Spannungsgradienten zum
Bauteilinneren hin auftreten und deshalb die Lebensdauer mindestens um einen Faktor zwei
unterschitzt werden kann, wurde das BMWi-Forschungsverbundvorhabens THERRI
(Ermittlung von Kennwerten zur Bewertung thermischen Ermiidungsrisswachstums in
Kraftwerken) initiiert. Ziel des THERRI-Projektes ist die Entwicklung eines
bruchmechanischen Lebensdauervorhersagemodells, dass die durch Innendruck und
Temperaturschwankungen initiierte Rissausbreitung realistisch abbildet. Dafiir wird neben der
Modellbildung eine breite experimentelle Datenbasis zur Ermiidungsrissausbreitung in einem
hochwarmfesten ferritisch-martensitischen Stahl im fiir den Lastwechselbetrieb relevanten
Temperaturbereich von 300 °C bis 600 °C erstellt. Zusétzlich sollen belastungsabhéngige, auf
den aktuellen oder geplanten Betrieb zugeschnittene, Inspektionsintervalle ermittelt werden.
Des Weiteren soll eine iiber die klassische Ermiidungsanalyse hinausgehende
Bewertungsmethodik entwickelt werden, die ohne Kenntnis der bisherigen Betriebshistorie
auskommt. Dies ermdglicht nicht nur national, sondern auch international vielseitige
Einsatzmdglichkeiten, da weltweit in vielen Wéarmekraftwerken nur in geringem Umfang
Online-Monitoring-Systeme zur Erfassung des Lebensdauerverbrauchs eingesetzt werden.

Die vorliegende Arbeit entstand in einem Teilprojekt des THERRI-Projektes. Ziel des
Teilprojektes bzw. der vorliegenden Arbeit ist ein signifikant verbessertes Verstindnis des
Einflusses ~ von Kriechprozessen wihrend Haltezeiten bei hoher Last sowie der
Umgebungsatmosphiare auf das Ermiidungsrissausbreitungsverhalten des ferritisch-
martensitischen Stahl X20 in dem fiir den lastflexiblen Kraftwerksbetrieb relevanten
Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C. Im Kraftwerksbetrieb kommt es zu Superposition
von Ermiidungs- und Kriechrissen. Die Ermiidungsrisse werden durch die héaufigen
Lastwechsel verursacht, wihrend Kriechrisse bei gleichbleibend hohen Temperaturen
entstehen. Das bedeutet, Ermiidungsrisse treten vor allem bei niedrigen Temperaturen infolge
von Wechselbelastungen auf, wéhrend mit zunehmender Temperatur der Anteil an
Kriechrissen mehr und mehr zunimmt. Neben der Erstellung einer breiten experimentellen
Datenbasis, insbesondere bei niedrigen Frequenzen in Abhédngigkeit wasserdampfhaltiger
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Atmosphire (H,O/Ar) wie sie im Kraftwerk vorherrscht, steht die Ermittlung der
Temperatur/Frequenz/Haltezeit-Kombination, ab der es vom ermiidungsdominierten
Risswachstum zu Kriechermiidungswechselwirkung kommt, im Fokus. Zudem wird
identifiziert, ob die Wasserdampfatmosphire den Ubergang vom ermiidungsdominierten
Risswachstum zur Kriechermiidungswechselwirkung verschiebt. Auf Basis dieser Resultate
wird ein geeignetes Konzept zur Beschreibung des ermiidungsdominierten Risswachstums
und des Kriechrisswachstums identifiziert. Ein weiterer wesentlicher Aspekt ist die
Charakterisierung der mikrostrukturellen Mechanismen des Kriecheinflusses auf das
Risswachstum, sowie des Umgebungseinflusses auf das Ermiidungs- und Kriech-
Ermiidungsrisswachstum. Schlussendlich erfolgt eine mathematische Beschreibung der
zyklischen Risswachstumskurven.
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2.1 9-12 % Cr-Stihle

Die Entwicklung von kriechbestindigen 9 - 12 % Cr-Stéhlen hatte zwei Hauptgriinde. Zum
einen die Entwicklung von thermischen Kraftwerken fiir die 6ffentliche Stromversorgung mit
Dampftemperaturen im Bereich von 538 °C - 566 °C wihrend der 1950er Jahre und zum
anderen die Erfordernis der Verringerung der Emissionen durch die Erhéhung der
Dampftemperaturen auf 600 °C - 650 °C bei superkritischen Driicken von bis zu 35 MPa in
den 1980ern [2-5]. Bei einer Temperaturerhdhung von beispielweise 538 °C (18,5 MPa) auf
593 °C (300 MPa) steigt der Wirkungsgrad um fast 6 %-Punkte und bei 650 °C um mehr als
8 %-Punkte. Gleichzeitig reduziert eine Verbesserung der thermischen Effizienz die Emission
von SO;, NOx und CO; [6] Die in den 1950 Jahren in Deutschland entwickelte Legierung
X20CrMoV12.1 wurde zuerst fiir geschmiedete Turbinenkomponenten benutzt [7]. Nachdem
die Probleme beim Schweiflen im Jahre 1957 geldst wurden [8], wurde X20CrMoV12.1 zu
einer auf dem europdischen Festland weit verbreiteten Legierung filir Rohrleitungen und
andere dickwandige Bauteile. Die hohe Kriechfestigkeit des Stahls ermdglichte die
Konstruktion groferer Kraftwerke mit erweiterten Dampfparametern. Der hohe thermische
Ermiidungswiderstand des Stahls ermoglichte Komponenten mit guten zyklischen
Eigenschaften fiir den Anlagenbetrieb [9].

Die mechanischen Eigenschaften, das Kriechen und die Brucheigenschaften héngen stark von
der Mikrostruktur ab, die wiederum von der chemischen Zusammensetzung
(vgl. Tabelle 2.1), dem GieB3- und Kiihlprozess und der Warmebehandlung abhéngig ist [10].

Tabelle 2.1: Chemische Zusammensetzung nach Standard DIN 17175 fiir
X20CrMoV12.1 Stahl [11]

Standard Bezeichnung Chemische Zusammensetzung [wt%)]

C Si Mn |P S Cr Mo |Ni \

DIN 17175 | X20CrMoV12.1 0,17-1<0,5 <1,0|<0,03 | <0,03 |10,00- |0,80-|0,30-|0,25-
0,23 12,50 1,20 |0,80 0,35

Die Mikrostruktur der 9 - 12 % Cr-Stdhle ist gekennzeichnet durch angelassenen bzw.
getemperten Martensit, der sich nach Normalisierung, Abschrecken und Anlassen ausbildet
(Abbildung 2.1). Im Anschluss an die Normalisierung bei iiber 1050 °C erfolgt durch
Luftaushértung eine martensitische Umwandlung in Querschnitten von ndherungsweise bis
etwa 100 mm Dicke. Durch Anlassen in einem Temperaturbereich von 680 - 780 °C wird die
Duktilitdit infolge von Versetzungsausloschung und Bildung von Ferrit-Subkdrnen
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wiederhergestellt. Anlassen im unteren Temperaturbereich wird fiir Komponenten genutzt, fiir
die eine hohe Zugfestigkeit, wie z. B. Turbinenldufer, erforderlich ist. Ist dagegen eine hohe
Bruchzihigkeit erforderlich, wie z. B. bei unter Druck stehenden Dampfleitungen, erfolgt das
Anlassen im oberen Temperaturbereich [10].

Abbildung 2.1: Getemperter Martensit (X20) - TEM Mikrographie.

Die in der Fachliteratur gemessenen Bruchzdhigkeitswerte von X20CrMoV12.1 tiberschreiten
bereits bei Raumtemperatur, d. h. im Ubergangsbereich der Kerbschlagarbeit, in den meisten
Fillen 100 MPaVm deutlich [12-14].

Kriechtestdaten von X20CrMoV12.1 bei 550 °C und 165 MPa zeigen drei aufeinander
folgende Phasen des Kriechens (Abbildung 2.2).

ooe

X20CrMa\ 1241 .
5,=185 MPa, 823K
ooe
W
&
E oo
= 1
=
ooz "/
0.00
0 4 8 2 W0

Zeit, t []

Abbildung 2.2: Kriechkurve des martensitischen Stahls X20CrMoV12.1 [10].
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Die Kriechfestigkeit ist bei gegebener Temperatur als die Spannung definiert, die eine
minimale Kriechgeschwindigkeit &,,;, von 0,0001 % / h oder 0,001 % / h bewirkt. Dabei ist
die minimale Kriechgeschwindigkeit der wichtigste Konstruktionsparameter, der aus der
Kriechkurve entnommen werden kann. In der Praxis werden je nach Anwendung typische
Werte verwendet. Zum einen die Spannung, die eine Kriechgeschwindigkeit von 0,0001 % / h
bzw. 1 % in 10.000 h bewitkt und zum anderen die Spannung, die -eine
Kriechgeschwindigkeit von 0,00001 % / h bzw. 1 % in 100.000 h verursacht. Ersteres
entspricht den typischen Anforderungen fiir Gasturbinenlegierungen wéhrend letzteres die
Anforderungen fiir Dampfturbinen erfiillt [10].

Die Kriecheigenschaften eines Materials sind abhéingig von der chemischen
Zusammensetzung, der Wairmebehandlung und damit von der daraus resultierenden
Mikrostruktur eines Materials. Eine optimale Kriechfestigkeit bei X20CrMoV12.1 wird bei
einem C-Gehalt hoher als 0,17 % erreicht [15]. In einigen Studien wurde gezeigt, dass M3Cs-,
M;Cq-, M X- und MX-Karbide fiir die Ausscheidungshartung und die hohe Kriechfestigkeit in
X20CrMoV12.1 verantwortlich sind [16, 17]. Partikel in kriechenden Feststoffen beeinflussen
die Kriechrate aufgrund ihrer Wechselwirkung mit freien Versetzungen und mit
niedrigenergetischen Versetzungsanordnungen wie Subkorngrenzen [18-20]. G. Bakic et. al.
[21] haben im Langzeiteinsatz von X20CrMoV12.1 von mehr als 170000 h in einem
Temperaturbereich von 530 °C - 545 °C bei einem Druck von bis zu 19 MPa keine
signifikanten Verdnderungen in der Mikrostruktur beobachten konnen. Zudem sind die
mechanischen Eigenschaften wie Hirte und Zugeigenschaften nach dem Langzeiteinsatz von
mehr als 170000 h immer noch zufriedenstellend.

Die weiteren allgemeinen signifikanten mechanischen Eigenschaften von X20CrMoV12.1
bei Raumtemperatur sind in Tabelle 2.2 zusammengefasst.

Tabelle 2.2: Mechanische Eigenschaften von X20CrMoV12.1 bei Raumtemperatur [10].

Standard | Bezeichnung/ Mechanische Eigenschaften
Stahlnummer
Dicke Streck- | Zugfestig- |Bruchdehnung | Charpy
[mm] grenze |keit[MPa] |[%] Kerbschlag-
[MPa] energie [J]
L T L T
DIN 17175 | X20CrMoV12.1 >16, < 60 | 490 690-840 =17 >14 >48 | =34
1.4922

L = Longitudinal, T = Transversal

Neben den Kriecheigenschaften eines Materials sind die zyklischen Eigenschaften von
enormer Bedeutung. Thermische Ermiidungsschiden treten an Orten von Dickentiibergdngen
und geometrischen Spannungskonzentrationen, beispielsweise an der Innenfliche einer
Hochtemperaturkomponente auf [10]. Bei einem innen gekiihlten Bauteil, das von auflen
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erwarmt wird, entstehen Zugspannungen an den innen gekiihlten Bereichen. Dabei steigt die
Zugbeanspruchung mit zunehmender AuBentemperatur bzw. sinkt mit abnehmender
AuBlentemperatur. Dagegen entstechen an den AuBenflichen Druckspannungen, die mit
steigender Auflentemperatur zu und mit sinkender AuBentemperatur abnehmen [22]. Aus
diesem Grund miissen Kiihlereignisse sorgfiltig kontrolliert und iiberwacht werden. Die
Spannungen, verbunden mit low cycle fatigue (LCF, dt.: niedrig frequente Ermiidung (10
Zyklen)) betragen in der Regel 60 - 80 % der Zugfestigkeit und sind oft verbunden mit
Temperatur- und Druckidnderungen an der Komponente. Die Anzahl der Zyklen, bei der ein
Riss initiiert wird und zu einem technisch relevanten Riss wichst (0,5 mm) liegt in der Regel
in der GroBlenordnung von einigen hundert bis zu einigen tausend. Die Anzahl der Zyklen bis
zum Versagen héngt von der Totaldehnung ab [10]. Abbildung 2.3 zeigt das LCF-Verhalten
von X20CrMoV12.1 bei Raumtemperatur (RT) und bei 550 °C.

100
1 X20CrMoV12.1 (Rohr)
25°C
A 550°C
X20CrMoV12.1(ge-
& Nippel schweilt)

X104 M X20CrMoV12.1 (Kopf)
%o e ™ X ® 25°C
= 1 You [} 550"cI
[=) Nippel
=
o ¢
o
= oge
8 14 v L]
= 3 ® f. .

] [

* o
*
X 25°C Maile (1987) v
¥ 550°CBendick (1991)
(11 LR B R AL | T v o Ty oo LB R | T rron
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Zyklen bis zum Versagen, N

Abbildung 2.3: LCF-Verhalten von X20CrMoV12.1 Stahl bei RT und 550 °C [10].

Klassische Konzepte der Betriebsfestigkeit ermoglichen eine integrale Aussage iiber die
Lebensdauer bis zum technischen Anriss. Dariiber hinaus kann die Restlebensdauer nach dem
technischen Anriss durch die Konzepte der Bruchmechanik und des Ermiidungsrisswachstums
bestimmt werden [23]. Das Ermiidungsrisswachstum in metallischen Werkstoffen wird als
Risswachstumsrate da/dN versus AK (erldutert in Kapitel 2.2) dargestellt. Abbildung 2.4
zeigt Risswachstumskurven von X20CrMoV12.1 bei 550 °C und R-Verhéltnissen (erldutert in
Kapitel 2.3) von R=0,1 und R =0,7 [10].
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da/dN, Rissgeschwindigkeit [mm/Zyklus]
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Abbildung 2.4: Ermiidungsrisswachstumsverhalten von X20CrMoV12.1 bei 550 °C (R =

0,1 und R = 0,7) [10].

Neben dem R-Verhiltnis (vergleiche Abbildung 2.4) hat u. a. das umgebene Medium einen
signifikanten Einfluss auf die Risswachstumsparameter. Abbildung 2.5 zeigt den Einfluss
verschiedener umgebender Medien bei R = 0 auf die Risswachstumsraten ferritischer Stéhle.

da/dN [mm/Zyklus]

0.1

0.01

107

4

Ix10

=107

Ix10”

ra Clark 1974
pes ESTO10

10 "

&

<10
1

o= o A SNE XI. Ferritischer Stahl Wasser
o » o ASME X1 Ferritischer Stahl Luft
p o @A SME XT. Fernitit + Clark 1974

10

AK [MPam!?]

100

Abbildung 2.5: Risswachstumsraten ferritischer Stdhle (R = 0) [24-26].

Hochtemperaturwerkstoffe nutzen haufig die selektive Oxidation einzelner oder mehrerer

Legierungsbestandteile,

um eine Oxidschutzschicht zu bilden. Dafiir miissen zwei
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Bedingungen erfiillt sein. Zum einem muss eine ausreichend hohe Konzentration der selektiv
oxidierenden Elemente in der Matrix vorhanden sein und zum anderen muss die
Diffusionsgeschwindigkeit der Elemente schnell genug sein, um sicherzustellen, dass die
Matrix unter der wachsenden Oxidschicht wieder aufgefiillt wird und so fiir einen
langfristigen Schutz sorgt [10]. In den hoch chrombhaltigen Stidhlen (wie X20CrMoV12.1, P91
und P92) ist Chrom der wichtigste Bestandsteil in Bezug auf die Oxidationsbesténdigkeit
[27]. Abbildung 2.6 zeigt die Oxidationsbestéindigkeit der CrMo-Stihle X20CrMoV12.1,
P91, P92 unter Wasserdampfatmosphére bei 600 °C und 650 °C.
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Abbildung 2.6: Vergleich des Oxidationsverhaltens von 9 - 12 % Cr-Stihlen bei 600 °C
(linkes Bild) und 650 °C (rechtes Bild) unter Wasserdampfatmosphére [10].

Eine Abnahme der Oxidationsbestindigkeit von P91 und P92 Stihlen wird mit steigender
Temperatur festgestellt, wohingegen in [10] kein Effekt der Temperaturerhdhung auf die
Oxidationsbestindigkeit von X20CrMoV12.1 Stahl festgestellt werden konnte. Das
Dampfoxidationsverhalten von 9 - 12 % Cr-Stihlen wird von einer Vielzahl an Faktoren
beeinflusst [28].

Der Stahl T/P91 (modifizierter 9Cr-1Mo Stahl) wurde in den spiten 1970er Jahren
urspriinglich flir die Anwendung in Dampferzeugern von fliissigmetallgekiihlten, schnellen
Briitern mit einer Einsatztemperatur von nicht mehr als 550 °C vom Oak Ridge National
Laboratory und der Firma Combustion Engineering entwickelt. Gegenwértig wird T/P91
jedoch weit verbreitet in Druckbehédltern und Rohrleitungssystemen in fossil befeuerten
Kraftwerken mit Dampftemperaturen von bis zu 600 °C und in der petrochemischen Industrie
verwendet, da dieser eine hohere Kriechfestigkeit und bessere thermophysikalische
Eigenschaften aufweist als niedrig legierte Stidhle wie z. B. 2 1/4 Cr-1Mo-Stahl. Die hohere
Kriechfestigkeit des T/P91 wird durch die kombinierte Zugabe von V, Nb und N erreicht.
Durch die Zugabe dieser Legierungselemente kommt es zur Ausscheidungsverfestigung
infolge von feinen MX Carbonitriden (wobei M = V, Nb und X = C, N) [29]. Eine hohere
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Kriechfestigkeit und Bruchzdhigkeit kann mit einem geringeren Cr-Gehalt von etwa 9 %
erreicht werden [30]. Wéhrend des Kriechens bei T < 650 °C kommt es zudem zur
Ausscheidung der Lavesphase (Fe,Cr),Mo [31]. Ein japanisches Stahlentwicklungsprogramm
von Nippon Steel fithrte zur Entwicklung von P92 (NF616). Mit P92 wurde durch Zugabe
von 1,8 % W und einer Reduzierung des Mo-Gehalts von 1 % auf 0,5 % eine weitere
Erhohung der Zeitstandfestigkeit erreicht [27]. Die Zugabe von B ergibt thermisch stabile
My3(C, B)s Ausscheidungen, wihrend der hohere W-Gehalt zu einem hdheren Anteil von
Lavesphasen fiihrt [32, 33]. Bei P92 entsteht die Lavesphase (Fe,Cr),(Mo,W) wihrend des
Kriechens bei T < 720 °C [31]. Abbildung 2.7 zeigt die Zeitstandfestigkeit neuer 9 - 10 %
Cr-Stdhle. Die neuen 9 - 10 % Cr-Stihle haben das Potential, verbesserte Kriecheigenschaften
im Vergleich zum P92 und FB2 zu erreichen. Fiir Anwendungen bei Dampftemperaturen {iber
620 °C benoétigen die 9 - 10 % Cr-Stihle jedoch Oberflichenbeschichtungen fiir den
Oxidationsschutz [34].
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Abbildung 2.7: Zeitstandfestigkeit neuer 9 - 10 % Cr-Stéhle [34].

Abbildung 2.8 =zeigt zum Vergleich die Einsatztemperaturen aktuell genutzter
Kraftwerksstahle und neuerer Varianten auf Basis der 100 000 h Zeitstandfestigkeit von 100
MPa.
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Abbildung 2.8: Einsatztemperaturen aktuell genutzter Kraftwerksstihle und neuerer auf
Basis einer 100 000 h Zeitstandfestigkeit von 100 MPa, nach [27].

Bei Anwendung neuerer Werkstoffe fiir Rohrleitungen kann eine deutliche Verringerung der
Wanddicke erfolgen, was aus wirtschaftlichen Aspekten nicht unerheblich ist (Abbildung
2.9). Zudem bewirkt eine diinnere Wand eine bessere thermische Ermiidungsbestindigkeit.
Bei geringeren Wanddicken treten geringere thermische Spannungen auf, wodurch die
Ermudungsbelastung geringer ist.

Abbildung 2.9: Verringerung der Wanddicke mit zunehmender Zeitstandfestigkeit [35].

Fiir einen detaillierteren Uberblick {iber die historische Entwicklung der 9 - 12 % Cr-Stiihle
wird auf die Fachliteratur verwiesen [6].
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2.2 Grundlagen der Bruchmechanik

Die Lebensdauer eines Bauteils, die mit der Inbetriebnahme beginnt und mit dem Versagen
bzw. dem vorzeitigen Austausch der Komponente endet, wird allgemein in die Lebensdauer
bis zum technischen Anriss und der Restlebensdauer unterteilt (Abbildung 2.10). Dabei
bilden die anrissfreie Phase und die Rissbildungsphase die Lebensdauer bis zum technischen
Anriss. Dahingegen reduziert sich die Lebensdauer bei Bauteilen, die im Neuzustand
fehlerhaft sind (z. B. Lunker, Poren, scharfe Kerben oder raue Oberflachen aufweisen) um die
anrissfreie Phase. Das heit, die Gesamtlebensdauer beginnt in diesem Fall mit der
Rissentstehung. Im Anschluss an die Rissentstehung folgt das Mikrorisswachstum und ab
dem technischen Anriss die Restlebensdauer, die der GesetzméBigkeit des
Makrorisswachstum unterliegt. Eine integrale Aussage iiber die Lebensdauer bis zum
technischen Anriss ermoglichen die klassischen Konzepte der Betriebsfestigkeit. Unter der
Lange des technischen Anrisses wird im Allgemeinen die Fehlergrofe verstanden, die durch
zerstorungsfreie Priifverfahren messbar ist. Die Bestimmung der Lebensdauer ab dem
technischen Anriss erfolgt iiber Konzepte der klassischen Bruchmechanik und des
Ermiidungsrisswachstums [23].

Inbetriebnahme Inbketriecbnahme
(Neuzustand (Neuzustand technischer Bruch oder
ohne Fehler) mit Fehler) Aniriss Ausmusterung
"‘;‘ﬂ:‘*’ Rissbildungsphase Rissfortschrittsphase
’ Mikroriss- }
Rissentstehung wachstum Makrorisswachstum
Lebensdauver bis zum techn. Anriss >| Restiebensdauer >
Gesamtlebensdauer eines Bauteils >
Klassische Beiriebsfestigkeit >| klassische Bruchmecham!c>

Abbildung 2.10: Lebensdauer eines Bauteils mit den klassischen Konzepten der
entsprechenden Phasen [23].

Basis der technischen Bruchmechanik ist also immer ein Riss im Bauteil und die sich daran
anschlieBende makroskopische Rissausbreitung. Die bruchmechanische Betrachtung erfolgt
hier ausgehend vom elastischen Spannungs- und Verschiebungsfeld in der Umgebung der
Rissspitze [36]. Fiir den Beanspruchungszustand an einer Rissspitze werden je nach Richtung
der Rissuferverschiebung drei grundlegende Fille (Abbildung 2.11) unterschieden. Bei Mode
I erfolgt die Rissoffnung ausschlieBlich durch die Normalspannung o, senkrecht zur
Rissfliche, wihrend sich bei Mode II die beiden Rissufer durch entgegengesetztes Gleiten,
bedingt durch eine reine Schubbeanspruchung t,, in der Rissebene parallel zur x-Achse
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gegeneinander verschieben. Bei Mode III findet bedingt durch eine Schubspannung Ty,
parallel zur z-Achse eine Bewegung der Rissufer quer zur Rissrichtung statt. Des Weiteren
konnen die drei beschriebenen fundamentalen Rissbeanspruchungsarten auch in Kombination
auftreten (Mixed-Mode-Beanspruchung) [36].

c)
F
Mode I Mode II Mode III

Abbildung 2.11: Die drei grundlegenden Rissbeanspruchungsarten der Bruchmechanik [36].

Der fiir die Praxis entscheidende Fall ist die Mode I Beanspruchung. Sie tritt insbesondere bei
Bauteilen mit Innen- bzw. Oberflachenrissen, die auf Zug beansprucht werden und bei Rissen
in unter Innendruck stehenden Bauteilen auf [37]. Aus diesem Grund beschriankt sich die
weitere Ausfiihrung auf den Mode 1. Je nach Plattendicke bzw. Bauteildicke B kann es unter
Zugbelastung zur Ausbildung von mehrachsigen Spannungszustinden aufgrund von
Verformungsbehinderung in z-Richtung kommen (Abbildung 2.12).
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Abbildung 2.12: a) Rissmodell von Griffith (Innenriss im Zugspannungsfeld) [22].
b) Volumenelement mit Spannungskomponenten an der Rissspitze [22].
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Der Betrag der Spannung o, ist abhingig von der Verformungsbehinderung in z-Richtung. In
diinnen Platten bzw. diinnwandigen Bauteilen liegt ein ebener Spannungszustand (ESZ) vor,
da die Dehnung in z-Richtung nicht oder nur geringfiigig behindert wird. Dahingegen wird in
dicken Platten bzw. dickwandigen Bauteilen aufgrund von Dehnungsbehinderung ein
dreiachsiger Spannungszustand erzeugt. Dementsprechend liegt ein ebener Dehnungszustand
(EDZ) vor [22]. Fiir den Fall eines homogenen, isotropen Kérpers mit Innenriss der Linge 2a,
der unter gleichméBiger Zugbeanspruchung steht (Abbildung 2.12), wird das Spannungsfeld
an der Rissspitze unter Annahme eines linear-elastischen Werkstoffverhaltens und r < a < B,
W durch die Spannungsfunktion von Westergaard [38] beschrieben:

K;
\N2mr

0=

fii (@) 2.1

o sind die Spannungen in einem durch die Polarkoordinaten r und ¢ definierten
Volumenelement und f;;(¢) eine nur vom Winkel ¢ abhingige dimensionslose Funktion.
Anhand von Gleichung (2.1) ist ersichtlich, dass die Spannungen vor der Rissspitze allein
vom Ort (Koordinaten r und ¢) und von einer Grofle K; abhéngig sind. Zudem steigen nach
Gleichung (2.1) die Spannungen proportional zu % an und werden nach Annéherung an die
1

7 Singularitét vor,

Rissspitze (r — 0) unendlich grof3 (Abbildung 2.13). Es liegt also eine

die charakteristisch fiir das linear-elastische Spannungsfeld ist [37].

a
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Abbildung 2.13 Singuléres Rissspitzenspannungsfeld [36].
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Die explizite Losung von Gleichung (2.1) fiir eine Mode I Beanspruchung ist durch die
Williams-Irwin-Gleichungen gegeben [39]:

[~ sinZsin>ol
I1 sm251n2<p|
I

* K, ] 3 |
. 1 P 22
[ y] = COS—2 1+ sm—2 sm—2<p (2.2)

9 3
l sin=sinz ¢ J
Die Intensitit des linear-elastischen Spannungsfeldes wird nach Irwin durch den

Spannungsintensititsfaktor K; beschrieben [40]:

a

K=ma Y, (W) 2.3)
K ist der Mode I Spannungsintensititsfaktor, a die Rissldnge und Y; eine dimensionslose
Geometriefunktion. Der Spannungsintensititsfaktor ist abhéngig von der &dufleren Belastung,
der Rissgeometrie, der Risslinge bzw. Risstiefe, der Risslage, der Rissanordnung, der
Geometrie des Bauteils ebenso wie von der Art und Stelle der Lasteinleitung. Die
Geometriefunktion Yy beriicksichtigt die Risslage, die Geometrie des Bauteils sowie die die
Art und Stelle der Lasteinleitung [36]. In der Literatur gibt es zahlreiche Naherungswerte fiir
Y, [41-45].

Erreicht der Spannungsintensititsfaktor einen kritischen Wert Kj, so tritt instabile
Rissausbreitung ein. D. h. der Riss breitet sich mit hoher Geschwindigkeit aus und das Bauteil
versagt plotzlich. Fiir die Mode I Beanspruchung gilt [46]:

Ki =K 2.4)

wobei Kj. als kritischer Spannungsintensititsfaktor, Bruchzdhigkeit oder auch als
Risszdhigkeit bezeichnet wird.

Fiir die Anwendung der linear elastischen Bruchmechanik miissen nach ASTM E399 [47] fiir
die Priifung folgende Kriterien erfiillt sein:

1. Rate der Intensititszunahme innerhalb 0,55...2,75 MPavm

2
2 @B 225 ()
Rpo,2
hierbei ist a der Abstand der Rissspitze des angeschwungenen Risses von der Bohrlochmitte
(Abbildung 3.8).

Bisher wurde linear-elastisches Materialverhalten angenommen. Dies ist allerdings eine
idealisierte Modellvorstellung, denn es gibt kein reales Material, das in der Lage ist, oo hohe
Spannungen zu ertragen. Gleichzeitig wiirde dies der linear-elastischen Theorie
wiedersprechen, weil mit co hohen Spannungen auch co hohe Verzerrungen einhergehen und
die Theorie auf Annahme kleiner Verzerrungen beruht. Bei Erreichen der Flieigrenze eines
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Materials kommt es zum Spannungsabbau durch plastische Verformung oder allgemeiner
formuliert zu inelastischem Materialverhalten. Dennoch bleibt der Spannungsintensitétsfaktor
eine sinnvolle Grofe zur Beschreibung des Beanspruchungszustandes an der Rissspitze, wenn
die plastische Zone vernachldssigbar klein gegeniiber der Risslinge und anderen
Bauteilabmessungen ist. Erst  bei starker Plastifizierung verliert der
Spannungsintensititsfaktor seine Giiltigkeit [46]. In Abbildung 2.14 ist das qualitative
Aussehen der plastischen Zone 1, beim KleinbereichstlieBen skizziert.

R

Probenmitte Oberflache

Oberfliche

Rigsspitze =]

I l I I Hundeknochen®
a

Abbildung 2.14: Modell der plastischen Zone beim Kleinbereichsflieen in einem dick-
wandigen Bauteil [22].

Nach McClintock und Irwin [48] ergibt sich aus dem Ubergang vom ESZ am Bauteilrand
zum EDZ im Bauteilinneren, abgeleitet aus der Gestaltinderungshypothese nach von Mieses,
eine Form der plastischen Zone, die einem Hundeknochen &hnelt (,,Dog-bone-model®).
Aktuelle dreidimensionale Finite-Elemente-Methode- (FEM) Rechnungen haben allerdings
gezeigt, dass die tatsdchliche plastische Zone von diesem Modell abweicht. Aufgrund des von
innen nach auflen abfallenden Spannungsintensitétsfaktors sind die Unterschiede zwischen der
GroBe der plastischen Zone im Bauteilinneren und zur Bauteiloberfliche geringer. Allgemein
nimmt mit zunehmender Bauteil- bzw. Probendicke B die plastische Zone aufgrund der
zunehmenden  Behinderung der Querdehnung ab. Zudem  fordern  niedrige
Verfestigungsexponenten die Ausbildung schmaler Bereiche. Im Gegensatz dazu bildet sich
bei stirker verfestigenden Materialien eine eher kreisformige plastische Zone [37].

Unter Voraussetzung von elastisch-ideal plastischem Materialverhalten ldsst sich sowohl fiir
den ESZ als auch fiir den EDZ die GroBe der plastischen Zone im Ligament abschétzen [37]:

1 /K\*
_ (8 2.5
LT on (Re) 23)
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1 (Kp\?
T = E(R_D (1— 2v)? 2.6)

R, ist die Streckgrenze und v die Poisson’sche Konstante. Den Gleichungen (2.5) und (2.6) ist
zu entnehmen, dass fiir Metalle mit v = 0.3 die plastische Zone fiir den EDZ ungeféhr 6-mal
kleiner ist als fiir den ESZ [46]. Die linear elastische Bruchmechanik ist bis zu einem
Verhiltnis von r/a = 0,05 giiltig. Wenn die plastische Zone vernachldssigbar klein gegeniiber
den Bauteildimensionen (r,; < W, B) ist, kann sie unter Annahme einer effektiven Rissldnge
beriicksichtigt werden [37]:

Ao = A + rpl (27)

Mit Korrektur der Rissldnge folgt fiir den effektiven Spannungsintensitétsfaktor unter Mode I
Beanspruchung [37]:

a
Kiess = 0 \Tacss f (57 2.8)

Ist die plastische Zone nicht mehr vernachlédssigbar klein gegeniiber der Rissldnge und den
Bauteil- bzw. Probenabmessungen ist das Konzept der linear elastischen Bruchmechanik nicht
mehr giiltig und es miissen Konzepte der FlieBbruchmechanik (auch elastisch-plastische
Bruchmechanik EPBM oder Z#hbruchmechanik genannt) angewendet werden. Zu den
wichtigsten Konzepten der FlieBbruchmechanik gehéren das CTOD- (crack tip opening
displacement) und das J-Integral Konzept, die ineinander iiberfithrbar sind.

Das CTOD-Konzept basiert auf der These, dass Bruchvorginge duktiler Materialien nicht
durch die Spannungsintensitét kontrolliert werden, sondern durch die plastische Verformung
an der Rissspitze. Die Rissspitzenverschiebung bzw. die Rissoffnung 6 ist ein Maf} fiir die
Aufweitung an der Rissspitze (unter Mode I Beanspruchung). Erreicht die Risséffnung 6
einen kritischen Wert &, so breitet sich der Riss stabil oder instabil, in Abhingigkeit vom
Werkstoff und von der Art der Belastung aus [37].

Ein Rissmodell, das auch bei starken plastischen Verformungen giiltig ist, wurde von Dugdale
entwickelt. Das Dugdale Modell (Abbildung 2.15) geht von einem schmalen, plastisch
verformten Bereich vor der Rissspitze aus, wobei nachfolgende Voraussetzungen gelten. Der
Werkstoff aullerhalb des hypothetischen Risses der Linge 2a.¢ verhélt sich elastisch. An den
plastischen Zonen liegt eine gleichformige FlieBspannung or an und am Ende des
hypothetischen Risses wirkt keine hohere Spannung als of.
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Rissmodell nach Dugdale Spannungsverlauf vor der
Rissspitze

>\

1 1 3 ot

oy

Abbildung 2.15: Rissmodell nach Dugdale [37]

Fir den ESZ ohne Verfestigung kann fiir die Rissoffnungsverschiebung aus dem Dugdale
Modell folgender Zusammenhang abgeleitet werden [37]:

8ora o
6= = In|( sec <—) (2.9)
mE 20, F
Mit der Streckgrenze R. oder o = Re;Rm, mit  Zugfestigkeit R, ergibt sich nach

Approximation fiir 6, of < 0,6 (die Ndherung erfolgt fiir kleine Verhiltnisse von o, o, da flr
den Fall 6 — of die plastische Zone unendlich groB3 wird, was einem Bauteilversagen durch
plastischen Kollaps entspricht [46]) durch Reihenentwicklung [37]:

E o5 (2.10)

Fiir den Giiltigkeitsbereich der linear elastischen Bruchmechanik mit KleinbereichsflieBen gilt
[37]:

K*
E op (2.11)

5=m

Mit m = 1 fiir den ESZ und m = 2 fiir den EDZ [49].
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Zur Erweiterung der FlieBbruchmechanik wurde von Cherepanov [50] und Rice [51] das
Linienintegral J definiert. Das J-Integral ist anwendbar fiir linear- und nichtlinear elastisches
Material. Fiir ebene Verformungsfelder ist es wie folgt definiert (Abbildung 2.16):

J= (Wdy - Zz_:cl ds) (2.12)

- —

mit der Verformungsenergiedichte
Ei j

W = f g; j dSi -
0

Dabei ist T der ,,traction Vektor mit Komponenten des Spannungstensors o;; normal zum
Integrationsweg I, u der Verschiebungsvektor lings des Integrationsweges und &; der
Dehnungstensor.

{ § 1=

Abbildung 2.16: Anwendung und Integrationsweg des J-Integrals [49].

Das J-Integral wird Null, sofern der Integrand keine Singularitdten und Unstetigkeiten
innerhalb der vom Integrand umschlossenen Fliche aufweist. Dies ldsst sich aus dem
Energieerhaltungssatz folgern, der besagt, dass die aufsummierte Energie ldngs eines
beliebigen geschlossenen Integrationsweges Null ist. Das J-Integral ist / # 0 wenn eine
Singularitdt (beispielweise infolge eines Risses) vorliegt. Trotzdem ist das J-Integral
unabhingig vom Integrationsweg. Die Wegunabhéngigkeit gestattet die Wahl eines weit
genug vom Riss entfernten Integrationsweges, der wiederum eine einfache numerische
Berechnung ermoglicht. Enorme Wegabhdngigkeiten des Integrals konnen durch Temperatur
und Innendruckbeanspruchungen auftreten, weshalb entsprechende Korrekturterme einflieBen
miissen [37].
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Physikalisch kann das J-Integral als Unterschied der potentiellen Energie zweier identischer
Proben mit um dl verschiedenen Rissldngen verstanden werden [41]:

J=—-= (2.13)

Hierbei ist d die Probendicke und U die gesamte an der Probe verrichtete Arbeit, die der
Flache unter der Last-Aufweitungskurve entspricht. Oft wird dies auch der Arbeit
gleichgesetzt, die notwendig ist, um einen Riss von | auf 1 + dl zu verldngern.

Das J-Integral kann auf einfache Weise mit dem Dugdale-Modell verkniipft werden. Nach
[52] gilt:

J = o 6 (2.14)

Daraus folgt:

2

J= 80s"a In (sec (E)> (2.15)

T E 20p

und damit die beiden gleichwertigen Bruchkriterien

] = ]C und 6t = 5tc. (2.16)
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2.3 Ermiidungsrissbildung und -wachstum

Allgemein wird unter Ermiidung die schéddigende Folgeerscheinung einer zyklischen
Belastung verstanden. Diese zeitlich verdnderlichen mechanischen Spannungen konnen auch
Folge einer zeitlich variierenden Temperatur sein, die zyklische Warmespannungsanderungen
verursacht. In diesem Fall wird von thermischer Ermiidung gesprochen. Ermiidungsbriiche
treten weit unterhalb des statischen Werkstoffkennwerts K¢ auf [53].

Allgemein aus den Phasen der
Risseinleitung, des stabilen Risswachstums und des instabilen Rissfortschritts
Restgewaltbruch zusammen. Sobald die Fliegrenze eines Bauteils erreicht wird, treten
plastische Verformungen auf. Allerdings konnen auch schon Bauteilbeanspruchungen, die
makroskopisch lediglich eine elastische Verformung bewirken, im Mikrobereich zu
irreversiblen Abgleitungen aufgrund von Versetzungsbewegungen fithren, woraus plastische
Verformungen resultieren. Wahrend der ersten Zugphase kdnnen Versetzungen aus der
Bauteiloberfliche austreten und eine Gleitstufe bilden. Erfolgt dann eine Umkehrung der
Belastungsrichtung, so werden in diesem Bereich erneut Versetzungen aktiviert mit dem
Unterschied, dass die Abgleitung meistens auf parallelen Ebenen stattfindet. Mit
zunehmender Zyklenzahl kommt es an der Bauteiloberfliche als erstes zu Extrusionen und

Intrusionen (Abbildung 2.17) [54].

setzt sich die Entstehung eines Ermiidungsrisses

bis zum
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1’ 7 ffl
tF Sl A
l’ }" 1’ JJ
unbelastet
0] @
ﬁ/7_L/—
fi!‘ .'f’f; ,4 !f 0 ,1
= J’#‘i‘, !'J/A = == .r“{"t f,w’ -
/L /f / v
1. Zugphase 1. Druckphase
® @ ,
Extrusion —- Intrusion
."ﬁ; r/
= M/ Al ey <<=
// f/
2. Zugphase 2. Druckphase

Abbildung 2.17: Entstehung von Extrusionen und Intrusionen bei zyklischer Beanspruchung
[54].

Mit weiter fortschreitender Zyklenzahl entwickeln sich aus den Extrusionen und Intrusionen
in Richtung der maximalen Schubspannung Ermiidungsgleitbinder (Abbildung 2.18 links),
die zu Risskeimen fiihren, woraus bei Erreichen einer Risslédnge, die in etwa der Korngrdfe
entspricht, ein wachstumsfahiger Mikroriss entsteht (Abbildung 2.18 rechts).
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Mikroriss
(wachstumsfahig)

Oberflache

Gleitband

Abbildung 2.18: Bildung von Ermiidungsgleitbdandern und Risskeimbildung (links) und
Entstehung eines wachstumsfahigen Mikrorisses (rechts) [54].

Haiufig bilden sich die Ermiidungsgleitbdnder an Stellen lokaler Spannungsiiberh6hungen wie
z. B. Einschliissen etc. oder bereits vorhandenen Rissen. Daher gehen Ermiidungsrisse im
Allgemeinen von der Oberfliche aus. Ausnahmen koénnen Risse ausgehend von
nichtmetallischen Einschliissen, Ausscheidungen oder Korngrenzen sein, die unterhalb der
Bauteiloberflachen entstehen. Nach der Mikrorissbildung wéichst der Ermiidungsriss erst
solang entlang der Gleitebene, bis er auf eine Korngrenze stoft. Danach breitet sich der Riss
senkrecht zur grofiten Normalspannung aus. Dabei wiachst der Riss bei jedem Zyklus um
einen bestimmten Betrag (Abbildung 2.19). Dies wird auch als stabiles Risswachstum
bezeichnet [54]. Der Rissfortschritt pro Zyklus ist durch die Risswachstumsgeschwindigkeit
da/dN definiert [46].

Risskeim- Mikroriss- Makrorisswachstum (senkrecht zur Restgewalt-
bildung wachstum grékten Normalspannung) bruch

| .

‘ 10 pm
( orngréﬂe]

Oberflache

Schwingungsstreifen

Erm{idungs-
gleitband

Abbildung 2.19: Stabiles Risswachstum und Restgewaltbruch [54].
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Im Gegensatz zur statischen Belastung (vergl. Kapitel 2.2) ist bei zyklischer Belastung die
Belastung o(t), die Spannungsverteilung c;j(t) am Riss und der Spannungsintensitatsfaktor
Ki(t) zeitabhéngig. Daraus folgt zusammen mit der Definition des Spannungsintensititsfaktors
[23]:

K@)=0o()vaa Y (2.17)
und der Spannungsschwingbreite
A0 = Omax = Omin (2.18)

der zyklische Spannungsintensitétsfaktor

AK = Kmax' min:(cmax'cmin)' Vv wa’Y
=AcvVraY (2.19)

Wird die Risswachstumsgeschwindigkeit tiber dem zyklischen Spannungsintensitétsfaktor im
doppeltlogarithmischen Malstab aufgetragen, so ergibt sich der in Abbildung 2.20
schematisch dargestellte charakteristische Kurvenverlauf.

Bereich | Bereich Il Bereich Il
R,
Gefiige,
= Bauteilgeometrie
2
S
el
o
C 1
Korrosion
Korrosion,
Geflige,
Rt lg AK
AK, AK,

Abbildung 2.20: Bereiche der zyklischen Risswachstumskurve [22].

Im Allgemeinen wird die zyklische Risswachstumskurve in drei Bereiche unterteilt
(Abbildung 2.20). Im Bereich I gibt es einen Schwellenwert (Threshold) AKy, ab dem
Risswachstum beginnt bzw. unter dem der Riss nicht mehr wachstumsfihig ist [22]. Dieser
Bereich wird von der Mikrostruktur, der Temperatur, der Atmosphire, der Frequenz/
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Haltezeit und dem Spannungsverhiltnis R beeinflusst [55]. R ist definiert als Quotient aus
minimaler Spannung G, und maximaler Spannung Gumax und kann zudem auch als Verhiltnis
der Spannungsintensitétsfaktoren Kmin/Kmax beschrieben werden [36]:

R= Omin _ Knin (2.20)

Umax Kmax

Bereich 11 ist gekennzeichnet durch einen linearen Zusammenhang zwischen log da/dN und
log AK. Dieser Verlauf kann mit der Paris-Erdogan-Gleichung

da m
il C(4K) (2.21)

beschrieben werden [22]. Dabei sind C und m werkstoffabhdngige Konstanten. Dabei gibt m
die Steigung der Geraden an und C die Parallelverschiebung zur Ordinate. Der Bereich II wird
beeinflusst von der Temperatur, der Atmosphére, sowie der Frequenz bzw. Haltezeit und ist
weitestgehend unabhingig von der Mikrostruktur und vom Spannungsverhiltnis [55]. Den
Ubergang zum Restbruch kennzeichnet Bereich III. Die Rissgeschwindigkeit steigt
iiberexponentiell bis zum Versagen an. Zum Bauteil-/Probenversagen kommt es wenn AKg,
erreicht wird [22]. Der Bereich III ist abhéngig von der Mikrostruktur, der Temperatur, der
Frequenz/Haltezeit, dem Spannungsverhéltnis sowie von der GroBe/Geometrie [55].

Um die gesamte zyklische Risswachstumskurve mathematisch anpassen zu konnen, gibt es
zahlreiche Ansétze. Die oben beschriebene Paris-Erdogan-Gleichung (2.21) ist allerdings auf
den Bereich II der zyklischen Risswachstumskurve beschriankt. Ein Ansatz zur Abbildung
aller drei Bereiche der zyklischen Risswachstumskurve ist die NASGRO-Gleichung [56]:

%: C [(]]_—_;)AK] — (2.22)

Analog zur Paris-Erdogan-Gleichung(2.21) beschreiben die Parameter C1 und n den Bereich
IT der zyklischen Risswachstumskurve. Den Ubergang von Bereich 1 zu II wird durch den
Parameter p, der Ubergang von Bereich II zu III vom Parameter q kontrolliert (Abbildung
2.21).
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Bereich | Bereich Il i Bereich Il

Ig da/dN
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Abbildung 2.21: Wirkung der Parameter der NASGRO-Gleichung [22].

Des Weiteren bezeichnen K, die maximale Rissspitzenbelastung innerhalb eines
Schwingspieles und K, die maximal ertragbare Rissspitzenbelastung. Die
Rissschlieffunktion f integriert die R-Abhéngigkeit der Risswachstumskurve durch
plastizititsinduziertes RissschlieBen. Sie kann als Verhiltnis des Spannungsintensitétsfaktors
bei Rissoffnung (Kop) zur maximalen Belastung (Kop/Kmax) ausgedriickt werden [22]:

K max(R,Ay + AR + A,R? + A3R3?) R=0
f="= Ao+ AR —2<R<0
Kinax Ao + 24, R<—2 (2.23)

Hierbei sind A, bis As; Konstanten, die Abhdngig vom Verhiltnis der maximalen
Zugspannung S.x zur FlieBgrenze oy sind [22]:

TSmax e
Ay=(0,852-0,34a+0,0502) [cos (—)]
200
Omax
A1:(0,415-0,071(1)0_— (2.24)
0
A2:]-A0—A1-A3
A3 :2A0+ A[-I

Fiir den ESZ ist . =1 und fiir den EDZ ist o = 3. Fiir Stdhle wird eine gute Anpassung der
experimentell ermittelten Daten mit a= 2,5 erreicht. Weiterhin ist bei Erfiillung der
FlieBbedingung nach von Mieses Sp.x/co = 0,3. Fiir den Fall, dass kein plastizititsinduziertes
Rissschlieen auftritt, entfallt die Rissoffnungsfunktion f und es gilt f = R, o= 5,845 und
Smax/co =1 [22].
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2.3.1 Einflussgrofien auf das Ermiidungsrisswachstum

Allgemein werden die EinflussgroBen auf das Risswachstum in die Bereiche mechanische,
metallurgische und sonstige Groflen eingeteilt [57]. Zu den mechanischen Gréfen gehéren
das Verhdltnis von Rissgeometrie zu den Bauteilabmessungen (inklusive Schirfe des
Anrisses), die Art des Spannungszustandes (ESZ oder EDZ), Belastungsfrequenz f, die
maximale Spannung Gy,.x, der Spannungsintensitétsfaktor K., die Spannungsschwingbreite
Ao, die Schwingbreite der Spannungsintensitit AK;, das Spannungsverhéltnis R und die Form
der Belastungszylen. Die metallurgischen Grofen beinhalten die chemische
Zusammensetzung des Werkstoffes und die Warmebehandlung (Gefiige). Zu den sonstigen
GroBlen zdhlen Art des Umgebungsmediums und dessen Zusammensetzung (Priifmedium,
Arbeitsfluid), die Temperatur sowie die Oberflachenqualitit. Auf die fiir die vorliegende
Arbeit besonders wichtigen Einflussgrofien wird im Folgenden detaillierter eingegangen [57].

2.3.1.1 Einfluss des Werkstoffes

In Abbildung 2.22 sind die wichtigsten Einflussparameter und deren Wirkung auf die
Rissausbreitung schematisch dargestellt. Zu diesen Parametern zdhlen der Elastizitdtsmodul,
der Spannungszustand und die Mikrostruktur des Werkstoffes. Allgemein steigt mit
zunehmendem E-Modul der Risswiderstand an. Der Spannungszustand kann nur im oberen
Bereich der Rissausbreitungskurve, aufgrund der Abhéngigkeit des vorliegenden
Spannungszustandes stark genug variieren, um den Risswiderstand zu beeinflussen. Die
Mikrostruktur hat insbesondere Auswirkungen auf den Bereich I und III der
Risswachstumskurve. Ein lamellares Gefiige statt einer globularen Mikrostruktur bewirkt eine
Verringerung der Rissgeschwindigkeit bzw. erhoht den Schwellenwert. Die lamellare
Mikrostruktur bewirkt Rissumlenkung und Rissverzweigung. Beides sind Mechanismen, die
den Risswiderstand erhéhen. Eine weitere Einflussgroe auf den Risswiderstand ist die
Stapelfehlerenergie. Mit niedrigerer Stapelfehlerenergie sind aufgrund planarer Gleitung die
Kompatibilititsbedingungen an den Korngrenzen schwieriger zu erfiillen. In Folge dessen
steigt der Risswiderstand. Komplexer ist der Einfluss der KorngroBe, die unterschiedliche
Auswirkungen auf den Risswiderstand haben kann. Wird durch Kornvergréberung ein
Ubergang zu inhomogener Gleitverteilung erreicht, so steigt der Risswiderstand. Im
Gegensatz dazu, tritt bei interkristallinem Risswachstum genau der gegenteilige Effekt auf. In
Bereich II wird das Risswachstum hauptsdchlich durch den in Rissausbreitungsrichtung
liegenden  Anteil plastischer Verformung kontrolliert. Bei Uberschreiten —eines
werkstoffabhiingigen kritischen Spannungsintensititswertes (Ubergang zu Bereich I1T), wird
die Rissspitze zusétzlich noch durch Porenbildung, Spaltbriiche oder Korngrenzenbriiche
geschwicht. In der Regel werden diese Prozesse von der Normalspannung gesteuert, wodurch
das Risswachstum schneller mit der Spannungsintensitit zunimmt, bis schlieBlich das
Risswachstum nur {iiber die zusétzlichen Mechanismen kontrolliert wird. Nach der
Kontinuumsmechanik treten héhere Normalspannungen am Riss mit zunehmender Dicke und
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Abbildung 2.22: Elementare Einflussgrofien auf das Risswachstum ( o5: Streckgrenze, D:
KorngroBe, v: Volumenanteil einer harten Phase, a: Durchmesser harter
Teilchen, d: Abstand harter Teilchen) [41].

Streckgrenze auf. Die Normalspannungen koénnen lokal durch Inhomogenititen der
Mikrostruktur und insbesondere durch harte Teilchen verstirkt werden. Je groBer und enger
die Teilchen beieinanderliegen, desto ausgeprégter ist der Effekt. In Folge einer inhomogenen
Gleitverteilung nehmen die durch Versetzungsaufstauungen verursachten Normalspannungs-
iiberhhungen mit der Korngrofle zu [41].
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2.3.1.2 Einfluss vorgeschéadigten Materials

Dz. Gaco et al. [58] haben die Auswirkungen der Betriebsbedingungen (Lebensdauer und
Temperatur) unter variabler Belastung auf Parameter des Ermiidungsrisswachstums fiir neues
Rohrmaterial (X20CrMoV12.1) und fiir Rohrmaterial (X20CrMoV12.1), das ca. 116000
Stunden im Einsatz war untersucht. Die Rissgeschwindigkeit und der Schwellenwert wurden
mit Standard Charpy Proben, die mittels 3-Punkte Biegetest gepriift wurden, ermittelt. Die
Ermiidungsrisswachstumsgeschwindigkeit in  Abhédngigkeit von AK wurde fiir
Raumtemperatur und Betriebstemperaturen von 545 °C und 570 °C bestimmt. (Abbildung
2.23). Des Weiteren sind die Ermiidungsrisswachstumsparameter fiir neue und gebrauchte
Rohre in Tabelle 2.3 aufgefiihrt. Es wurden hohere Schwellenwerte bei neuem Rohrmaterial
gemessen (vergl. Tabelle 2.3). Wenn also ein Riss gleicher Lange sowohl im Neumaterial als
auch im gebrauchten Material existiert, ist im Neumaterial eine hohere Belastung (Bereich des
Spannungsintensitétsfaktors, AK) erforderlich, um einen Rissfortschritt zu initiieren. Bei
Raumtemperatur ~ getestete Proben haben die hochste Ermiidungsrisswachstums-
geschwindigkeit, d. h. den geringsten Risswachstumswiderstand. Der Risswachstums-
widerstand nimmt mit steigender Priiftemperatur zu [58].
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Abbildung 2.23: Abhéngigkeit von da/dN-AK von neuen (linkes Bild) und 116000 Stunden
im Einsatz beanspruchten (rechtes Bild) X20CrMoV12.1-Stahlrohren [58].

Des Weiteren wurde eine geringere Risswachstumsgeschwindigkeit bei neuem
X20CrMoV12.1 unter variabler Belastung (Bereich des Spannungsintensititsfaktors, AK)
gemessen. Die Ermiidungsrisswachstumsgeschwindigkeiten da/dN reichen von 1,42:10% bei
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Raumtemperatur (neuer X20CrMoV12.1) bis zu 5,47-10"° um/Zyklus fiir Proben mit der
hochsten Priiftemperatur von 570 °C. Die gleiche Tendenz bzgl. der Variation der
Risswachstumsrate zeigt auch der im Einsatz beanspruchte Stahl [58].

Tabelle 2.3: Ermiidungsrisswachstumsparameter fiir neues und im Einsatz beanspruchtes
Rohrmaterial aus X20CrMoV12.1-Stahl fiir RT und Betriebstemperaturen
von 545 °C und 570 °C [58].

Probenkenn-  Testtemperatur, = Schwellenwert  Koeffizient Exponent da/dN, mit AK =

zeichnung °C AKschw, MPaVm C m 20 MPaVm
Neu-1 20 8,1 1,13:107 4,689 1,42:107
Neu-2 545 6,9 1,15:10" 2,933 7,54-10°"°
Neu-3 570 6,8 5,72-10°" 3,828 5,47-107°
Alt-1 20 72 58410 4,852 1,35:10%
Alt-2 545 5,8 3,09-10" 3,065 3,51-10%

Alt-3 570 5,7 1,80-107"3 3,286 3,39-10%
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2.3.1.3 Einfluss der Temperatur

Generell dndert sich die Rissgeschwindigkeit im Bereich II bei ausreichend niedrigen
Temperaturen und hohen Frequenzen bei Verdnderung beider Gréen wenig [59-62]. Mit
zunehmender Temperatur [63-73] und abnehmender Frequenz [60, 74, 75] steigt die
Rissgeschwindigkeit bei gegebener Spannungsintensitdtsschwingbreite in der Regel zu
hoheren Temperaturen leicht an. Die Ursachen des Temperatureinflusses sind zum einen die
Temperaturabhingigkeit des E-Moduls [60, 62] und zum anderen die temperaturabhidngigen
Umgebungseinfliisse [60]. Zudem kann der Temperatureinfluss bei sehr niedrigen
Rissgeschwindigkeiten (wie sie in Bereich I auftreten) deutlich ausgeprigter sein [59, 60, 76]
und im Bereich III kann es zu Uberschneidungen kommen [76, 77], die als Zunahme von AK,
mit der Temperatur interpretiert werden konnen. Der Temperatureinfluss ist schematisch in
Abbildung 2.24 dargestellt.

Temperatur

lg dlfdN

lg AK

Abbildung 2.24: Schematische Darstellung des Temperatureinflusses auf die Riss-
geschwindigkeit ohne zeitabhingige Vorgénge [41].

Abbildung 2.25 zeigt den Temperatureinfluss auf den Schwellenwert und das
Ermiidungsrisswachstumsverhalten im schwellenwertnahen Bereich fiir einen ferritischen
rostfreien 18%Cr-Nb Stahl bei R = 0,1 und f= 15 Hz.
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Abbildung 2.25: Temperatureinfluss auf das Ermiidungsrisswachstumsverhalten im
schwellenwertnahen Bereich fiir einen ferritischen rostfreien 18%Cr-Nb
Stahl bei R = 0,1 und f= 15 Hz [78].

Der Schwellenwert sinkt mit Ausnahme von 500 °C monoton mit zunechmender Temperatur.
Bei 500 °C ist der Schwellenwert gegeniiber RT merklich erhéht. Makhlouf et. al. [78]
vermuten als Ursache RissschlieBmechanismen. Die RissschlieBmechanismen werden
ausfiihrlich in Kapitel 2.3.1.6 erldutert. Bei 600 °C und 700 °C sinkt der Schwellenwert
aufgrund von Verlust an RissschlieBmechanismen. Im mittleren Kurvenbereich steigt die
Risswachstumsgeschwindigkeit mit zunehmender Temperatur. Makhlouf et. al. [68] vermuten
als Ursache, dass die Rissspitze durch Oxidationsprozesse kontrolliert wird.
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2.3.1.4 Einfluss der Frequenz/Haltezeit

Der Frequenzeinfluss auf die Ermiidungsrisswachstumsgeschwindigkeit und auf den
Schwellenwert bei niedrigeren Belastungen eines 1CrMo Stahls bei 550 °C ist in Abbildung
2.26 dargestellt. Die Rissgeschwindigkeit nimmt im niedrigen AK-Bereich ab, der
Schwellenwert steigt mit abnehmender Frequenz infolge von oxidinduziertem Rissschlieen.
Im mittleren Bereich steigt die Rissgeschwindigkeit mit abnehmender Frequenz. Bei
niedrigeren Frequenzen und hohen Temperaturen bekommen Oxidations- und
Kriechinteraktionseffekte zunehmend mehr Einfluss [55].

da/dN —mm/Zyklus
1.0E-02

HEn abnehmende Frequenz (550°C)

LBLERALLL]

1.0E-04

TTTTITm

alle Frequenzen (25°C

1.0E-08

T T T

1.0E-08 | Abnehmende Frequenz (550°C)

1.0E-07

Log AK

Abbildung 2.26: Frequenzeinfluss auf die Ermiidungsrisswachstumsraten bei niedrigen
Belastungen und hohen Temperaturen eines 1CrMo Stahls [55].

Nikbin et. al. [79] haben den Frequenzeinfluss bei mittleren Risswachstumsraten auf das
Kriech/Ermiidungsrisswachstum fiir einen 11 - 12 % Cr martensitischen Stahl (FV448) bei
550 °C und R = 0,1 untersucht (Abbildung 2.26). Bei einem gegebenen Betrag von AK
wurde folgender Trend festgestellt. Die Rissgeschwindigkeit steigt mit abnehmender
Frequenz. Allgemein wurde beobachtet, dass die Rissgeschwindigkeit bei gegebenem R, bei
hohen Frequenzen ndherungsweise unabhéingig von der Frequenz ist, wihrend unter diesem
Frequenzbereich die Rissgeschwindigkeit mit abnehmender Frequenz steigt. Dies wird auf
zeitabhiéngige Effekte bei niedrigen Frequenzen zuriickgefiihrt [79]. Die Steigung von -1 in
Abbildung 2.28 zeigt den zeitabhingigen Charakter der Rissbildung im niederfrequenten
Bereich. Bruchoberflachenuntersuchungen haben ergeben, dass im frequenzunabhingigen
Bereich ein transkristalliner Bruchmodus vorliegt und im frequenzabhédngigen Bereich ein
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Abbildung 2.27: Frequenzeinfluss bei 550 °C auf das Kriech/Ermiidungsrisswachstum von
FV448 Stahl [79].

interkristalliner Bruchmodus. Das heifit, der frequenzunabhingige Bereich wird durch
Ermudungsprozesse kontrolliert, der frequenzabhéngige Bereich durch Kriechmechanismen
[79].
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Abbildung 2.28: Kriechen/Ermiidung tiber einen Frequenzbereich bei konstantem AK = 40
MPaVm bei 550 °C fiir FV448 Stahl [79].
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Abbildung 2.29 zeigt die Risswachstumsgeschwindigkeit von 9Cr-1Mo Stahl bei 625 °C als
Funktion des Spannungsintensititsfaktors fiir Haltezeiten von 0 s, 60 s und 600 s.

1.00€-01
.9Cr—1M0(P9IStahl]i #® Kein halten, 11 kN, 3.1.9,B
| wKein halten, 9 kN,3-1-8,B
625°C,R=0,1 '
z Z Kein halten, 9 kN, 2-1-1, W
0605 halten, 9 kN,3-1-2, W
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Abbildung 2.29: Verhalten der Ermiidungsrisswachstumsraten von 9Cr-1Mo (P91) Stahl bei
625 °C [80].

Die Rissgeschwindigkeit steigt mit zunehmender Haltezeit und Spannungsintensitit AK [80].

Hochtemperaturstrukturwerkstoffe konnen als kriechduktile (creep ductile) oder kriechsprode
(creep-brittle) Materialien klassifiziert werden. Bei kriechduktilen Materialien geht das
Risswachstum mit erheblichen Betrdgen von zeitabhdngigen Kriechdehnungen einher und der
Einflussbereich des wachsenden Rissfeldes ist gering gegeniiber der Kriechzonengrofle. Dies
ist dhnlich dem Fall des ausgedehnten Kriechens, wobei der Einflussbereich des wachsenden
Rissfeldes klein im Vergleich zum C (Erliduterung des C -Integrals in Kapitel (2.6))
dominierten Rissspitzenfeld ist. Beispiele fiir kriechduktile Materialien sind Cr-, Mo- und V-
haltige ferritische oder bainitische Stdhle die fiir fossile Kraftwerksanwendungen eingesetzt
werden. Im Gegensatz dazu tritt bei kriechsproden Materialien Kriechrisswachstum bei
geringen Betridgen an Kriechverformung auf, so dass die vor der Rissspitze verlaufende
KriechzonengroBe immer auf einen kleinen Bereich beschrinkt bleibt [81].

Wird ein kriechduktiles Material zyklisch mit Haltezeit beansprucht, tendiert die
Risswachstumsgeschwindigkeit bei Korrelation mit AK zu einem hakenférmigen Verlauf
(Abbildung 2.30, vergleiche auch Abbildung 2.29) [81]. Die Rissgeschwindigkeit nimmt
zuerst mit steigendem AK ab, durchléuft ein Minimum und steigt dann mit zunehmenden AK
an, woraus der hakenférmige Verlauf der Rissgeschwindigkeit resultiert. Dieses transiente
Verhalten impliziert, dass selbst bei konstanter Belastungsfrequenz und Zyklenform die
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Abbildung 2.30: Ermiidungsrisswachstumsgeschwindigkeit eines kriechduktilen Cr-Mo-V
Stahls bei 538 °C mit 60 s Haltezeit bei Maximallast [81].

Rissgeschwindigkeit nicht eindeutig mit AK korreliert, auch wenn linear elastische
Bedingungen in der Probe dominieren [80]. Dieser Trend kann wichtig fiir die
Lebensdauervorhersage sein, da auf diesen Bereich typischerweise 30 - 40 % der
Gesamtkriechlebensdauer fallt [82, 83]. Der hakenformige Verlauf kann wie folgt erklart
werden: Anfénglich, in Folge hoher elastischer Spannungen im Rissspitzenbereich, tritt
Kriechverformung schnell auf, die sich mit kumulierter Zeit aber verlangsamt, da die
Rissspitzenbelastung infolge der Spannungsumverteilung relaxiert. Die Geschwindigkeit der
Spannungsrelaxation nimmt mit der Zeit ab. Gleichzeitig steigt AK aufgrund der
zunehmenden Rissgrofle. Diese konkurrierenden Einfliisse der Spannungsrelaxation mit
abnehmender Geschwindigkeit und ansteigendem AK ergeben als erstes eine Tendenz zur
abnehmenden Risswachstumsgeschwindigkeit und anschlieBendem Ansteigen, wodurch der
charakteristische hakenférmige Verlauf in der da/dN oder da/dt versus AK Beziehung
resultiert [80].
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2.3.1.5 Einfluss des umgebenden Mediums

Der Einfluss eines externen Mediums in fester, fliissiger oder gasférmiger Form kann zu einer
Verschlechterung der Ermiidungseigenschaften in technischen Materialen fithren [84] .

In wasserstoffhaltigen Gasen (wie z. B. H,, H,S oder Wasserdampf), und in wissrigen
Medien, kann Wasserstoff durch die Dissoziation von Wasserstoffmolekiilen in atomaren
Wasserstoff oder bzw. durch die Freisetzung von Wasserstoff durch Metallauflésung in das
Metall eingebracht werden. Die daraus resultierende Schéddigung ist als Wasserstoft-
versprodung bekannt. Unter zyklischer Belastung kann die versprodende Umgebung die
Einleitung eines Oberflichenfehlers in ein zundchst rissfreies Material beschleunigen und
dann auf eine bestimmte kritische Fehlergroe wachsen. Die wichtigsten Vorgédnge der
Wasserstoffversprodung in Metallen, die wasserstoffhaltigen Gasen ausgesetzt sind [84]:

(1) die Physisorption von Wasserstoff in neu erzeugte Gleitstufen oder
Ermiidungsrissoberflichen [85],

(2) die Dissoziation des Wasserstoffmolekiils in atomaren Wasserstoff,

(3) der Transport von Wasserstoff durch ,,random walk* Diffusion durch das Gitter, durch
Pipe-Diffusion entlang von Grenzflichen wie etwa Korngrenzen oder durch den
Transport zusammen mit mobilen Versetzungen in plastisch verformte Bereiche zu
kritischen Stellen im Gitter oder zu Bereichen von hoher Triaxialitit vor der Rissspitze
(Abbildung 2.31).

Sobald atomarer Wasserstoff in den Untergrundbereich eintritt, wird die Versprodung des
Materials aufgrund eines oder der Kombination der folgenden Prozesse gefordert [84]:

(1) Dekohision atomarer Bindungen oder Grenzflachen [86, 87],

(2) Bildung von molekularem Wasserstoff in inneren Hohlrdumen oder Defekten durch die
Rekombination der transportierten Wasserstoffatome und die damit verbundene
Erzeugung von groB3em Innendruck [88],

Ermiidungsriss

Abbildung 2.31: Eine Idealisierung der kritischen Schritte der Wasserstoffversprodung in
wasserstofthaltigen gasformigen Medien. (1) Transport von gasformigem
Wasserstoff. (2) Oberflichenadsorption. (3) Dissoziation in Wasserstoff-
atome. (4) Wasserstoffaufnahme in das Gitter. (5) Transport im Material zu
Bereichen hoher hydrostatischer Zugbelastungen.



38 2 Grundlagen und Stand der Technik

(3) Senkung der Oberflachenenergie aufgrund von adsorbiertem Wasserstoff [89],
(4) Hydride-Ausscheidungen (in einigen Ti-, Zr-, V- und Nb-Legierungen).

Eine weitere Schéidigungsart ist die Korrosionsermiidung. Der Begriff der
Korrosionsermiidung bezeichnet iiblicherweise die Schiadigung und das Versagen eines
Materials unter der kombinierten Wirkung von zyklischer Belastung und jedem
versprodenden Medium, obwohl er in diesem Zusammenhang weit verbreitet auf wéssrige
Umgebungen bezogen wird. Der Umgebungseinfluss auf die
Ermidungsrisswachstumsgeschwindigkeit kann unter Berilicksichtigung verschiedener
Kombinationen der Risswachstumsgeschwindigkeit, gemessen unter reiner mechanischer
Ermiidung und unter Spannungsrisskorrosionsbedingungen, charakterisiert werden.
Abbildung 2.32a zeigt schematisch die zyklische Risswachstumskurve (detaillierte

Erorterung in Kapitel 2.3) unter rein mechanischen zyklischen Belastungsbedingungen, d. h.
in inerten Umgebungen [84].
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Abbildung 2.32: Schematische Darstellung der Kombinationen von mechanischer Ermiidung
und umgebungsunterstiitztem Risswachstum, (a) Ermiidungsrisswachstums-
verhalten in inert-Umgebungen, (b) Spannungskorrosionsrisswachstum
unter Dauerbelastung, (¢) wahre Korrosionsermiidung (d) Spannungs-
korrosionsermiidungsverhalten aus Superposition von mechanischer
Ermiidung (a) und Spannungsrisskorrosion (b), (e) Mischkorrosions-
verhalten aus Kombination von (c¢) und (d). (Nach [90]) [84].
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Der Verlauf der Rissgeschwindigkeit da/dt als Funktion des Spannungsintensitatsfaktors K fiir
das Risswachstum unter Dauerbelastung von metallischen Werkstoffen in Gegenwart einer
Atmosphire ist in Abbildung 2.32b dargestellt. Zudem ist ersichtlich, dass die Atmosphire
unter einem statischen Spannungsintensititsfaktorwert Kiscc (wobei der Index die
Spannungsrisskorrosion im Mode I bezeichnet) keine Auswirkungen auf das Bruchverhalten
hat. Uber Kjgcc steigt die Rissgeschwindigkeit mit zunehmendem Spannungsintensititsfaktor
steil an (Bereich I). Darauf folgt der Bereich II, in dem der Risszuwachs pro Zeiteinheit im
Wesentlichen unabhidngig vom  Spannungsintensititsfaktor K ist. Wenn die
Spannungsintensititsfaktorwerte sich der Bruchzdhigkeit des Material anndhern (Bereich III),
kommt es zu einem steilen Anstieg der Rissgeschwindigkeit. Aus Abbildung 2.32b ist des
Weiteren zu entnehmen, dass das unterkritische Risswachstum in Gegenwart einer korrosiven
Umgebung bei deutlich niedrigeren Spannungsintensititswerten als der kritischen
Spannungsintensitét flir quasi-statische Bruchinitiierung K (in inerten Medien) auftreten kann
[84].

Korrosionsermiidungsrisswachstum in metallischen Werkstoffen kann schematisch auf drei
verschiedene Arten [90] dargestellt werden. Abbildung 2.32¢ veranschaulicht das sogenannte
wahre Korrosionsermiidungsverhalten, wobei die Umgebung allein (in Abwesenheit von
zyklischer Belastung) keinen Einfluss auf das Risswachstumsverhalten hat. Stattdessen
beschleunigt das Umgebungsmedium die Risswachstumsgeschwindigkeit nur unter
zyklischen Belastungsbedingungen durch Materialversprodung aufgrund zeitabhingiger,
temperaturabhédngiger oder elektrochemischer Prozesse. Wahre Korrosionsermiidung
beeinflusst den zyklischen Bruch auch bei maximalen Spannungsintensititswerten

Kax (= %) bei Ermiidung unterhalb Kjscc. Abbildung 2.32d zeigt den sogenannten

Spannungskorrosionsermiidungsprozess, der eine einfache Superposition aus mechanischer
Ermidung (Abbildung 2.32a) und Spannungsrisskorrosion (Abbildung 2.32b) ist.
Spannungskorrosionsermiidung tritt nur auf, wenn Kp,x > Kiscc. Die Kombination aus wahrer
Korrosionsermiidung und Spannungskorrosionsermiidung resultiert in einem gemischten
Korrosionsverhalten wie es schematisch in Abbildung 2.32e dargestellt ist [84].

Die Klassifizierung der Korrosionsermiidungsprozesse, wie sie in Abbildung 2.32 dargestellt
ist, beriicksichtigt nicht das Ansteigen des RissschlieBens infolge der Bildung von
Korrosionsablagerungen innerhalb der Ermiidungsrisse, insbesondere im schwellenwertnahen
Bereich. Die Erhohung des RissschlieBens aufgrund von Korrosionsablagerungen kann die
Ermiidungsrisswachstumsgeschwindigkeit im schwellenwertnahen Bereich reduzieren [84]. In
Kapitel 2.3.1.6 werden die RissschlieBmechanismen ausfiihrlich erortert.

Abbildung 2.33 zeigt den Einfluss von gasformigen und wésserigen Umgebungen auf das
Ermiidungsrisswachstumsverhalten bei hochfesten Stihlen. In diesen hochfesten Materialien
fiihrt bei Kpax > Kisce die Prisenz einer aggressiven Umgebung zu einer um mehrere
GroBenordnungen beschleunigten Risswachstumsgeschwindigkeit. Die Beschleunigung des
Ermiidungsbruchs ist bei niedrigeren Frequenzen ausgeprigter, da die Atmosphére pro
Belastungszyklus mehr Zeit hat, mit der Rissspitze zu interagieren. Der Schwellenwert, ab
dem die Spannungskorrosionsermiidungseffekte beginnen, die Rissgeschwindigkeit zu
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steigender Gasdruck
sinkende Frequenz

steigendes R

log da/dN

log AK

Abbildung 2.33: Schematische Darstellung der Auswirkungen der Atmosphire, der Test-
frequenz und des R-Verhiltnisses auf das Ermiidungsrisswachstum in
hochfesten Stidhlen [84].

AK

Beeinflussen, sinkt mit steigendem R-Verhiltnis, weil K4, (= R

) sich bei niedrigeren
AK-Werten Kjscc anndhert [84].

Um  unterscheiden zu konnen, ob  Schwingungsrisskorrosion  vorliegt  oder
Ermudungsrissausbreitung ~ mit  {iberlagerter ~ Spannungsrisskorrosion,  wird  der
Frequenzeinfluss  betrachtet. ~ Die = Ermiidungsrissausbreitung  mit  {iberlagerter

Spannungsrisskorrosion ist stirker frequenzabhingig als die Schwingungsrisskorrosion (vergl.
Abbildung 2.34) [41].

Ermudungsriausbreitung

Ig(dl/dN)

Schwingungsrifikorrosion

Rifausbreitung im Vakuum

lg Frequenz

Abbildung 2.34: Einfluss der Frequenz bei AK = konst. auf das Rissausbreitungsverhalten bei
unterschiedlichen Umgebungsbedingungen [91]
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Der Einfluss von Luft auf die Rissgeschwindigkeit und den Schwellenwert im Vergleich zu
Vakuum fiir einen 9Cr-1Mo Stahl ist in Abbildung 2.35 dargestellt. Obwohl die
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Abbildung 2.35: Risswachstum und Schwellenwertverhalten an Luft und im Vakuum fiir
einen 9Cr-1Mo Stahl [92].

Schwellenwerte allgemein im Vakuum hoher als in Luft sind, wurde fiir einen
9Cr-1Mo Stahl bei niedrigem R-Verhiltnis mit zunehmender Temperatur an Luft ein hoherer
Schwellenwert gemessen als im Vakuum (Abbildung 2.35). Die Ursache fiir dieses Verhalten
ist das oxidinduzierte RissschlieBen. Eine charakteristische Anderung der Form der
Risswachstumskurve tritt bei hohen Temperaturen an Luft auf. Die Steigung m im
Parisbereich fillt und der Ubergang zum Schwellenwertbereich erfolgt abrupter. Dieses
Verhalten wurde allgemein bei Stihlen (bspw. in Abbildung 2.35 fir einen 9Cr-1Mo Stahl),
Nickelbasislegierungen und Titanlegierungen beobachtet [93].

In Abbildung 2.36 ist der Frequenzeinfluss auf den Schwellenwert fiir einen Cr-Mo-V Stahl
bei 550 °C an Luft und im Vakuum dargestellt. Es ist ersichtlich, dass der Schwellenwert an
Luft bei 550 °C mit abnehmender Frequenz ansteigt, da mehr Zeit pro Zyklus vorhanden ist,
um Oxide zu bilden, wihrend im Vakuum fast kein Frequenzeffekt bei derselben Temperatur

zu beobachten ist [94].
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Abbildung 2.36: Einfluss der Frequenz und der Umgebung auf die Ermiidung eines Cr-Mo-V
Stahles bei 550 °C [94].

Die zunehmenden Schwellenwerte infolge der Hochtemperaturoxidation wurde auf drei Arten
erklart [93]:

(1) Die Oxidation stumpft die Rissspitze ab und reduziert die Spannungsintensitét derart,
dass AK unter den intrinsischen Schwellenwert fillt.

(2) Der plotzliche Ubergang zum Schwellenwert mit den Rissspitzenbelastungen ist nicht
in der Lage, die neu ausgebildeten Oxide zu brechen, wodurch das Wachstum an der
Rissspitze authort.

(3) Eine extreme Ausbildung des oxidinduziertem RissschlieBens, wobei die schnelle
Oxidation dazu fithrt, dass der Riss mit Oxid ausgefiillt wird bis durch
Oxiduberbrickung AK. an der Rissspitze auf null (oder unter den intrinsischen
Schwellenwert) reduziert wird und der Riss zum Stillstand kommt.

Abbildung 2.37 zeigt Risswachstumskurven (Bereich II) fiir einen 9Cr-1Mo Stahl in einem
Temperaturbereich von 25 °C - 525 °C an (a) Luft und im (b) Vakuum. Die
Rissgeschwindigkeit an Luft ist im gesamten Temperaturbereich hoher als im Vakuum. An
Luft wurde ein groer Temperatureinfluss auf die Risswachstumsgeschwindigkeit beobachtet,
wihrend im Vakuum kein signifikanter Einfluss der Temperatur vorliegt. Der
Temperatureffekt an Luft muss aus der hoheren Oxidationsgeschwindigkeit bei héheren
Temperaturen resultieren [93].
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Abbildung 2.37: Temperatureinfluss auf das Ermiidungsrisswachstum eines 9Cr-1Mo Stahls
an a) Luft und unter b) Vakuum [93].

Zudem wurde allgemein gezeigt, dass nicht nur der Temperatureinfluss auf die
Rissgeschwindigkeit im Vakuum weniger ausgeprigt ist als an Luft, sondern auch die
Frequenzabhingigkeit. Dies deutet darauf hin, dass fiir viele Legierungen die Oxidation eine
sehr wichtige Rolle bei der Bestimmung des Risswachstumswiderstandes bei hohen
Temperaturen spielt [93].

Abbildung 2.38 zeigt Rissausbreitungskurven aus Ermiidungsrisswachstumsversuchen mit 5
Minuten Haltezeit bei Maximallast unter verschiedenen Priifatmosphéiren (Wasserdampf,
Luft, Vakuum) bei 600 °C eines P92 Stahls. Die drei Priifatmosphéren ergeben keine
wesentlichen Unterschiede. Lediglich im Bereich hoherer Spannungsintensititen wurden
unter Wasserdampfatmosphére etwas geringere Risswachstumsgeschwindigkeiten festgestellt
[65].
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Abbildung 2.38: ERW-Versuch mit 5 Minuten Haltezeit bei Maximallast eines P92 Stahls
bei 600 °C unter Wasserdampfatmosphire, an Luft und im Vakuum [65].
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2.3.1.6 Einfluss der Rissschliefmechanismen

Der Effekt des RissschlieBens wurde zum ersten Mal von Elber [95] beschrieben und kann
erhebliche Auswirkungen auf die Rissausbreitung haben. Risswachstum ist nur dann méglich,
wenn der Riss gedffnet ist, d. h. es gibt keinen Kontakt der beiden gegeniiberliegenden
Rissufer [95]. Beim RissschlieBen kommt es zum vorzeitigen Aufsetzen der Rissufer bei
Entlastung aus dem Zugspannungsbereich. D. h. beim RissschlieBen wird die Schwingbreite
des Spannungsintensititsfaktors auf einen effektiven Wert AK.g reduziert (schematisch in
Abbildung 2.39 dargestellt) [49]:

AKeff = Mpax — Kcl/op = (Umax - Umin) vra'Y (2.25)

Dabei ist K¢ (cl = closure) bzw. K, (op = opening) die Spannungsintensitit, bei der sich die
beiden Rissufer gerade beriihren.

K
K.
AK  AK,
Y YRR Y VRV RIS R R T
K P
= Leit
(a)
K .
Kmll
AK = AK,,
K.
K.:
(b) Zeit

Abbildung 2.39: Bedeutung des effektiven Spannungsintensititsfaktors fiir a) kleine bzw.
negative Spannungsverhiltnisse und b) fiir groe Spannungsverhiltnisse.
Nur der Teil von AK bei dem der Riss geoffnet ist trigt zur
Ermuidungsschiadigung bei [49].
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Allgemein wird zwischen dufleren und inneren RissschlieBeffekten unterschieden. Bei den
duBeren RissschlieBeffekten kommt es zu einer Abschirmung der Rissspitze durch Verhaken
und Gleitkontakte, wihrend es bei den inneren RissschlieBeffekten zu vorzeitigem
Rissuferkontakt kommt [46]. In Abbildung 2.40 sind die RissschlieBmechanismen, die auf
vorzeitigen Rissuferkontakt zuriickgefiihrt werden konnen, schematisch dargestellt [49].

N

verformungsinduzierte
a Phasenumwandlung
an der Rissspitze

Bruchflachen-
rauigkeit bzw.

Oxidfilm (Korrosionsprodukte) d Riassablenkung
> | plastische
Zone

Ermiidungsriss
W -

b

] plastischer Nachlauf
(/\Zskoses Flud
bzw. Partikel

c
Abbildung 2.40: Allgemeine RissschlieBmechanismen: a) umwandlungsinduziertes
Rissschliefen b) oxidationsinduziertes Rissschlieen ¢) fluidinduziertes
RissschlieBen d) rauhigkeitsinduziertes bzw. geometrisch-induziertes
RissschlieBen e) plastizititsinduziertes Rissschlieflen [49].

Zu den Hauptmechanismen gehdren das plastizitdtsinduzierte Rissschlieen, sowie das oxid-
und rauhigkeitsinduzierte RissschlieBen [46]. Diese Hauptmechanismen werden in den
folgenden Unterkapiteln detaillierter erldutert.

2.3.1.6.1 Plastizititsinduziertes Rissschlieflen

Nach Elber wird das plastizititsinduzierte RissschlieBen durch die im Rissnachlauf
verursachte plastische Verformung verursacht. Daraus resultiert die Fragestellung, woher das
zusitzliche Material kommt. Die Betrachtung erfolgt zundchst fiir den ebenen
Spannungszustand, also beispielsweise im Fall von diinnwandigen Bauteilen. Dabei kommt es
infolge der plastischen Verliangerung in der Rissspitzenzone zur lokalen Einschniirung
(Abbildung 2.41a). Bei fortschreitendem Risswachstum bildet die Verldngerungszone eine
Art Keil, der zwischen den Rissflanken ein vorzeitiges Aufsetzen der Rissufer verursacht
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[49]. Dahingegen liegt bei dickwandigen Bauteilen ein ebener Dehnungszustand vor, d. h.
nach Definition fiir eine Mode I Beanspruchung sind die Dehnungen in der Ebene der
Rissausbreitung gleich Null. Dennoch konnten Pippan et. al. [96-98] mittels Modellierung
diskreter Versetzungsbewegungen entlang geneigter Gleitebenen in der Umgebung der
Rissspitze (Abbildung 2.41b) zeigen, dass Materialtransport von der Oberfldche in den Riss
moglich ist. Dies ist in Abbildung 2.41b in vereinfachter Weise skizziert. Dabei werden
Versetzungen von der Rissspitze auf zwei zur Rissebene symmetrischen Gleitebenen
emittiert, was zu einer zunechmenden Neigung der Gitterebenen in Rissausbreitungsrichtung
fiihrt. Aufgrund des sukzessiven Transports von Halbebenen (Versetzungen) kommt es zu
einem Netto-Materialfluss an der Materialoberfliche vom Rissausgang in den Riss (vergl.
[99].

Netzebenen
T . T —

YNy
~ Rissspitze
|

Riss |

AAAAA

Materialfluss

)

Abbildung 2.41: Mechanismen und Materialfluss des plastizititsinduzierten RissschlieBens
a) fiir den ebenen Spannungszustand (diinnwandige Komponenten) und b)
fiir den ebenen Dehnungszustand [49].

2.3.1.6.2 Oxidinduziertes Rissschliefien

Im Allgemeinen werden Risswachstumsversuche an Laborluft durchgefiihrt, weshalb das
oxidinduzierte Rissschliefen von grofer Bedeutung ist. Dabei dissoziiert das Wasser aus der
Luftfeuchte an der Rissspitze und es erfolgt eine Reaktion zu Metalloxid und Wasserstoff.
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Der Wasserstoff wird in der plastisch verformten Zone absorbiert und gelangt so ins Material.
Dies kann zur Versprodung des Materials vor der Rissspitze fithren (detaillierter beschrieben
in Kapitel 2.3.1.5) [46]. Dieser Effekt spielt insbesondere bei niedrigem AK und geringen
Rissgeschwindigkeiten eine grofie Rolle [100].

Durch Oxidationsprodukte (und der Vollstindigkeit halber erwidhnt; auch durch
Phasenumwandlungen) kann es zu einer Volumenzunahme an der Rissspitze kommen und
dadurch bedingt zum vorzeitigen Aufsetzen der Rissufer nach Entlastung aus der Zugphase
[101]. Allgemein kommt es mit zunehmender Temperatur oder steigendem
Sauerstoffpartialdruck zur einer beschleunigten Bildung von Oxidationsprodukten auf den
Rissufern, wodurch das oxidinduzierte RissschlieBen zunimmt [101-103].

Die Relevanz des oxidinduzierten RissschlieBens kann bei niedrigen Spannungsintensititen
durch den Vergleich des Verhiltnisses von Oxiddicke zur Rissspitzenoffnungsverschiebung
(crack tip opening displacement (CTOD) siche Kapitel 2.2) abgeschitzt werden. Das
Verhiltnis von Oxiddicke zur Rissspitzenoffnungsverschiebung steigt mit abnehmenden AK.
Bei geringen Spannungsintensititen kann sich das Verhiltnis von Oxiddicke zur
Rissspitzenoffnungsverschiebung dem Wert Eins anndhern. Dies deutet auf dicke
Oxidablagerungen bei niedrigen AK-Werten hin, die sich in der Rissspitze verkeilen und das
oxidinduzierte RissschlieBen fordern [101].

In Abbildung 2.42 ist der Temperatureinfluss auf das Risswachstumsverhalten im
schwellenwertnahen Bereich eines Druckbehilterstahls zusammengefasst. Bei R = 0,1 sinkt
der Schwellenwert mit zunehmender Temperatur von 24 °C zu 200 °C, wihrend bei einem
weiteren Ansteigen der Temperatur von 200 °C auf 343 °C der Schwellenwert ansteigt. Bei
R = 0,7 ist der Schwellenwert unabhiéngig von der Temperatur. Die gleiche Tendenz wurde
auch bei einem Rotorstahl und Inconel 718 gefunden. In beiden Materialien geht der
Schwellenwert mit zunehmender Temperatur durch ein Minimum. Der Temperatureinfluss
sinkt mit zunehmendem R-Verhéltnis. Dies wird auf die RissschlieBmechanismen
zurlickgefiihrt. Messungen der Oberflachenrauigkeit und der Oxidschichtdicke u. a. eines
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Abbildung 2.42: Temperatureinfluss auf den Schwellenwert AKy, [101].
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CrMoV  Rotorstahls haben ergeben, dass mit zunechmender Temperatur die
Oberfldachenrauigkeit abnimmt, wéhrend die Oxidschichtdicke mit steigender Temperatur
zunimmt, so dass der Schwellwert mit zunehmender Temperatur ein Minimum durchlduft
[101].

Abbildung 2.43a zeigt, dass der RissschlieBanteil in feuchten Umgebungen sehr viel grofer
ist als in trockenen Umgebungen, da die Oxidschichten in feuchten Umgebungen sehr viel
dicker sind.
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Abbildung 2.43: Rissschlielergebnisse von 4340 Stahl [104].
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Das hohere RissschlieBniveau in feuchten Umgebungen reduziert AKgy, woraus eine
geringere Rissgeschwindigkeit resultiert und somit ein groBerer Schwellenwert im Vergleich
zu trockenen Umgebungen. In Abbildung 2.43b sind die effektiven Schwellenwerte {iber dem
R-Verhiltnis aufgetragen. Es wurde beobachtet, dass AK,.ir unempfindlich gegeniiber der
Umgebung ist [104].

Eine weitere Einflussgrofe auf das oxidinduzierte RissschlieBen ist die Werkstofffestigkeit.
Untersuchungen mittels Auger-Elektronen-Spektroskopie (AES) von Liaw et al. [101, 105] an
Kupfer haben ergeben, dass die Dicke der Oxidschicht auf den Rissufern mit zunehmender
Werkstofffestigkeit abnimmt, was auf einen geringeren Anteil plastizititsinduzierten
Rissschlielens und somit weniger Reibungsoxidation zuriickgefiihrt wird.

Des Weiteren wird der Einfluss des R-Verhéltnisses auf die Risswachstumsgeschwindigkeit
mit dem oxidinduzierten oder rauhigkeitsinduziertem Rissschliefen begriindet. Jede
Umgebung oder Legierung die das Ausmal des RissschlieBens verringert hat einen
reduzierten Effekt des R-Verhéltnisses [101].

2.3.1.6.3 Rauhigkeitsinduziertes Rissschlieflen

Eine plastische Verformung an der Rissspitze fiihrt nicht nur zu einem plastischen Nachlauf
sondern auch zu einer gegenseitigen Verschiebung der beiden Rissufer. Diese Fehlpassung
fiilhrt lokal zu einem vorzeitigen Kontakt der Rissufer bevor die Probe/Komponente
vollstindig aus der Zugphase entlastet ist [49].

Obwohl allgemein immer eine gewisse Verschiebung der Rissufer wihrend plastischer
Verformung in der plastischen Zone vor der Rissspitze auftritt, ist das rauhigkeitsinduzierte
RissschlieBen besonders ausgeprigt bei kristallografischer Rissausbreitung [49, 102, 106].
Dabei hidngt bei planarer Gleitung der RissschlieBspannungsintensititsfaktor K und somit
auch die Signifikanz des rauhigkeitsinduzierten RissschlieBens von der Korngréfle und der
kristallographischen Missorientierung ab. Diese Mikrostrukturparameter bestimmen das
Rauhigkeitsprofil der Rissufer [49, 107, 108]. Das rauhigkeitsinduzierte RissschlieBen und
dementsprechend K steigt mit zunehmender Korngréfe und somit sinkt AKes[49, 101, 107,
108]. Dies ist besonders relevant bei niedrigen bzw. negativen R-Werten, bei geringen
Schwingbreiten des Spannungsintensititsfaktors AK (HCF-Bereich), sowie bei relativ
niedrigen Temperaturen oder einfach gesagt unter allen Bedingungen bei denen die plastische
Verformung unter Mode II-Verschiebungen erfolgt [49, 101].
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2.4 Kriechen

Im Allgemeinen bezieht sich Kriechen auf die zeitabhéingige
Komponente einer plastischen Verformung. Kriechen ist also eine langsame und
kontinuierliche plastische Verformung von Materialien iiber lédngere Zeitrdume unter
konstanter Last. Obwohl Kriechen bei allen Temperaturen iiber dem absoluten Nullpunkt
auftreten kann, wird Kriechen traditionell mit zeitabhéngigen plastischen Verformungen bei
erhohter Temperatur verbunden, die oft hoéher als etwa 0,4 T, (T, absolute
Schmelztemperatur) ist, da bei hoheren Temperaturen die Diffusion das Kriechen unterstiitzen
kann [109].

Kriechversuche konnen entweder bei konstanter Kraft oder konstanter Spannung durchgefiihrt
werden. Zur experimentellen Vereinfachung und zur besseren Abbildung der technischen
Realitdt werden Kriechversuche an technischen Werkstoffen meistens mit konstanter Kraft
durchgefiihrt. Abbildung 2.44 zeigt schematisch 3 Arten von Kriechkurven, die mit
konstanter Kraft gemessen wurden. Dabei ist & die Kriechgeschwindigkeit, € die Dehnung
und t die Zeit. Die Kriechkurve wird allgemein in drei Bereiche unterteilt. Einen priméren
(transienten), einen sekunddren (stationdren) und einen tertidren Bereich (beschleunigendes
Kriechen), die nach sofortiger Belastung &, (Abbildung 2.44a), wenn die Testtemperatur
hoch genug ist oder bei hohen homologen Temperaturen (T/ T,,) auftreten. Die sofortige
Dehnung ¢, beinhaltet elastische Dehnung und moéglicherweise plastische Dehnung in
Abhéngigkeit vom Spannungsniveau. Im Primérkriechbereich zwischen ¢, und &; sinkt die
Kriechgeschwindigkeit aufgrund von Verfestigung oder durch Abnahme der Dichte freier
und/oder mobiler Versetzungen (Abbildung 2.44b). Im Sekundiren Kriechbereich zwischen
& und ¢, bleibt die Kriechgeschwindigkeit konstant (&g stationires Kriechen). Die stationdre
Kriechgeschwindigkeit wird allgemein auf ein dynamisches Gleichgewicht zwischen der
Erzeugungsrate von Versetzungen, die zur Verfestigung beitragen und der Erholungsrate, die
zur Entfestigung fiihrt (z. B. Ausléschung von Versetzungen) zuriickgefiihrt. Im tertiéiren
Kriechbereich steigt die Kriechgeschwindigkeit mit der Zeit bis zum Bruch (bei einer
Bruchzeit t. und einer Bruchdehnung ¢,). Durch Anlegen einer konstanten Kraft steigt die
Spannung Kkontinuierlich mit fortschreitendem Kriechen oder durch Abnahme des
Querschnitts, was einen starken Einfluss auf die Kriechgeschwindigkeit im tertidren Bereich
hat. Durch Einschniirung der Proben kommt es zu einer signifikanten Spannungserhdhung.
Die Zunahme der Kriechgeschwindigkeit mit der Zeit im tertidren Kriechbereich kann
aufgrund zunehmender Spannung und/oder aus Mikrostrukturverdnderungen resultieren,
einschlielich der Schadensentwicklung, die wihrend des Kriechens stattfindet. Die
Mikrostrukturverdnderungen bestehen gewdhnlich aus dynamischer Erholung, dynamischer
Rekristallisation, Ausscheidungsvergroberung und anderen Phinomenen die eine
Entfestigung verursachen und somit zu einer Abnahme der Kriechfestigkeit fiihren.
Schadensentwicklung beinhaltet die Entwicklung von Kriechporen und Rissen, oft entlang
von Korngrenzen. Unter bestimmten Bedingungen kann der sekundire Kriechbereich fehlen,
so dass sofort nach dem primédren Kriechen das tertidre Kriechen bei t, beginnt (Abbildung
2.44c, d). In diesem Fall kann anstelle der stationéren Kriechgeschwindigkeit € die minimale
Kriechgeschwindigkeit &,,;, definiert werden. Ahnlich der stationéiren Kriechgeschwindigkeit
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kann die minimale Kriechgeschwindigkeit durch ein dynamisches Gleichgewicht von
Verfestigung im Primédrbereich und Entfestigung im Tertidrbereich erklart werden. In vielen
Fillen gibt es in technischen, kriechresistenten Stihlen oder Legierungen keinen sekundiren
Kriechbereich [109].
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Abbildung 2.44: a) Typische Kriechkurve von technischen Stahlen unter konstanter Kraft mit
3 Bereichen und ¢) ohne stationiren Bereich b, d) zugehorige
Kriechgeschwindigkeitskurven als Funktion der Zeit nach [109].

Die Spannungsabhingigkeit der minimalen bzw. der stationidren Kriechgeschwindigkeit kann
mit dem Norton'schen Kriechgesetz beschrieben werden [110]:

& = Bo" (2.26)

wobei o die Spannung und B, 7i werkstoffspezifische Konstanten sind. In Abbildung 2.45 ist
die stationdre Kriechgeschwindigkeit tiber der Spannung bei konstanter Temperatur
doppeltlogarithmisch aufgetragen. Der Spannungsexponent # nimmt bei Reinmetallen Werte
von ~ 4 bis 5 an. Dahingegen kann er bei einphasigen Legierungen mit ' ~ 3 darunterliegen
und bei mehrphasigen Legierungen mit 7i bis zu ~ 40 signifikant dartiber liegen. Der Fall 7 ~
1 kann bei sehr niedrigen Spannungen oder Kriechgeschwindigkeiten auftreten. In diesem
Fall wird vom viskosen Flieen gesprochen. Zudem bedeutet ein Spannungsexponent von
~ 1, eine Anderung im Verformungsmechanismus hin zum Diffusionskriechen. Bei hohen
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Spannungen verliert das Norton'schen Kriechgesetz seine Giiltigkeit (Power-law-breakdown
(plb) vergl. Abbildung 2.45).

n=5
Versetzungs-
kriechen

fi=1
Diffusionskriechen

»

lgo

Abbildung 2.45: Spannungsabhingigkeit der stationdren Kriechgeschwindigkeit [111].

Abbildung 2.46 zeigt schematisch die Entwicklung der Kriechschiadigung mit
fortschreitender Kriechdehnung und -zeit. Dabei ist die Dehnung auf die Zeitbruchdehnung
(Ay) und die Zeit auf die Bruchzeit (t,) normiert. Die Normierung dient zur Verdeutlichung,
dass die Schadensentwicklung in gewissen Lebensdauer- und Duktilitdtsbereichen dhnlich
verlaufen kann. Hierbei sei angemerkt, dass der gezeigte Schidigungsverlauf und die
Zuordnung zu Lebensdaueranteilen fiir viele Werkstoffe in weiten Spannungs- und
Temperaturbereichen charakteristisch, aber nicht allgemeingtiltig sind. Als erstes kommt es zu
Keimbildung (1), die zu einzelnen Mikroporen (2) wachsen (Abbildung 2.46). Es entstehen
Porenketten (3), Mikrorisse (4) und letztendlich Makrorisse die bis zum Bruch
zusammenwachsen (Abbildung 2.46) [111].

Abbildung 2.46: Entwicklung der Kriechschiadigung [111].
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2.5 Kriechrisswachstum

In betriebsbeanspruchten Bauteilen bilden sich héufig Risse. Die Ursachen konnen z. B.
Ermiidung, Korrosion oder auch das Zusammenwachsen von Kriechporen sein. Héufig ist es
schon durch Ausbreitung von Rissen bedingt durch Kriechschiadigung zum Ausfall von
Kraftwerkskomponenten gekommen [112]. Unter Kriechrisswachstum wird das Wachstum
makroskopischer Risse bei statischer und quasistatischer Belastung bei erhéhten
Temperaturen verstanden [113]. Dabei konzentrieren sich die schiadigenden Mechanismen auf
den Bereich um die Rissspitze (Prozesszone) [112]. Je nach Werkstoffverhalten stellen sich
unterschiedliche ~ Spannungs-Dehnungsfelder an  der Rissspitze ein, die das
Kriechrisswachstum steuern [113]. Zur Charakterisierung der Kriechrissgeschwindigkeit
werden im Wesentlichen der Spannungsintensititsfaktor Kj;, das C'-Integral oder
kennzeichnende Spannungen herangezogen [114, 115]. Abbildung 2.47 zeigt schematisch die
Spannungen an einer bis in den Kriechbereich belasteten Rissspitze.

Plastische Zone
Z

Rissb

K-Zone

|
| Kriech-
| zone

Spannung

elastisch
elastisch + plastisch (t=0)

o, e
wion durch Kriechen (t>0)

Abstand von der Rissspitze, r

Abbildung 2.47: Schematische Darstellung der Verformungszone vor der Rissspitze bei
erhohten Temperaturen [113].

Nach der Belastung bildet sich sofort eine plastische Zone an der Rissspitze. Die GroBe der
plastischen Zone hiangt von K und der Streckgrenze des Materials ab. Die K-Zone ist eine
endliche Grofle, innerhalb der die Ausdehnung der plastischen Zone und der Kriechzone
vernachldssigbar klein gegentiiber den Proben- bzw. Bauteilabmessungen ist, so dass
iiberwiegend linear elastisches Materialverhalten vorliegt. Ist die Grofie der plastischen Zone
vergleichbar mit der Grofle der K-Zone, so verliert das K-Konzept seine Giiltigkeit. Unter
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solchen Bedingungen koénnen die Rissspitzenspannungen und -dehnungen mit dem J-Integral
beschrieben werden. Mit der Zeit beginnt die Spannung in der Umgebung der Rissspitze
aufgrund von Kriechdeformation zu relaxieren. Die Grofle der Relaxationszone steigt mit
fortschreitender Zeit. Wenn die Grof3e der Relaxationszone vergleichbar mit der Grofe der K-
Zone ist, konnen die Spannungen und Dehnungen an der Rissspitze weder mit K-Konzept
noch mit dem J-Integral beschrieben werden. Die Spannungs- und Dehnungsénderungen des
Nahfeldes werden in dem Fall mit dem Energieratenintegral C~ beschrieben [116]. Von
Landes und Begley [117] wurde das Energieratenintegral C  als bruchmechanische
BelastungsgroBe zur Beschreibung des Kriechrisswachstums eingefiihrt. Goldmann und
Hutchinson [118] haben gezeigt, dass sich bei groien Kriechverformungen die Spannungen
und Dehnungen im Bereich der Rissspitze niherungsweise mit C beschreiben lassen. Fiir
eine Anwendung von C* wird ein Materialverhalten vorausgesetzt, das einem nichtlinearen
Kriechgesetz folgt. Werkstoffe mit ideal viskosem Materialverhalten bei denen elastische
Effekte und Ubergangskriechen vernachlissigbar sind, erfiillen diese Bedingung. Der
Parameter C~ wurde in Analogie zum J-Integral (siche Kapitel 2.2) entwickelt, wobei die
Dehnungen &;; und Verschiebungen u; durch ihre zeitlichen Ableitungen substituiert werden.
Das C*-Integral ist wie folgt definiert [117]:

* X )
C = f(W dy- t; — ds) (2.27)
ox

Emin
mit w* = J’ O',:j dSU
0

wobei W die zeitliche Anderung der Verformungsarbeit ist, £ der Spannungsvektor, 1 der
Vektor der Verschiebungsgeschwindigkeit entlang des Integrationsweges, o;; der

Spannungstensor und &;; der Dehnungsgeschwindigkeitstensor.

Rein physikalisch betrachtet ist das C'-Integral die Differenz der auf die Dicke bezogenen
Leistungen, die aufzuwenden sind, um zwei identische Proben mit infinitesimal
unterschiedlichen Rissldngen auf den gleichen Wert der Rissaufweitungsgeschwindigkeit v zu
bringen (Abbildung 2.48):

== (2.28)

hierbei ist U" die bei der Belastung der Proben verrichtete Verformungsarbeit pro Zeiteinheit.
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-dU*=C*D da

Last

Belastung mit
Rissliinge a

Belastung mit
Rissliinge (a+da)

Aufweitungsgeschwindigkeit

Abbildung 2.48: Physikalische Bedeutung des Energieratenintegrals C (schematisch) [119].

Fir die Bestimmung der C’-Werte an C(T)-Proben steht eine Reihe an Gleichungen zur
Verfligung [119-121]. Nach Wagner/Riedel [121] gilt:

. a
Ci = Voug 9> (37 1) (2:29)
_n+1
L_ vV a 2.30
C3 = T 93 (W ,Tl) ( )
(aB)n
. a 231
Ci = aBag" g, (W ,Tl) .31

Die GroBen o34, g, g und g3 sind im Anhang beschrieben. V st die
Verschiebungsgeschwindigkeit des Lastangriffspunktes, die ungefdhr der Rissaufweitungs-
geschwindigkeit entspricht. Gleichung (2.29) ist den Gleichungen (2.30) und (2.31)
vorzuzichen, da bei der Bestimmung von Cj hauptsichlich die Verschiebungsgeschwindigkeit
des Lastangriffspunkts eingeht, die das tatsdchliche Werkstoffverhalten beschreibt. Der
Vorteil ist, dass nicht auf Werkstoffkennwerte aus anderen Versuchen zuriickgegriffen
werden muss und dass aus diesem Grund die Streubdnder bei Ermittlung des Parameters C;
kleiner sind [122]. Die Bestimmung von C; nach Gleichung (2.31) hat die Einschrinkung,
dass sie sehr empfindlich vom Exponenten des Norton’'schen Kriechgesetz abhingt, der
experimentell nur mit relativ hohen Streuungen bestimmbar ist. Unter Berticksichtigung der
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charakteristischen Zeit t; kann der Anwendungsbereich des Parameters C~ (ausgedehntes
Kriechen) vom Kj-kontrollierten Bereich (KleinbereichsflieBen) abgegrenzt werden [123,
124]:

K7

S 2.32
T (it ) (2.32)

t1:

wobei E'=E/(1—v?) fiir den ebenen Dehnungszustand (E-Elastizititsmodul, v-
Querkontraktionszahl) und E'=E fir den ebenen Spannungszustand ist. Fiir
Bauteileinsatzzeiten t << t; gilt der Parameter K; und fiir Zeiten t >> t; der C"-Parameter.
Aufgrund der Tatsache, dass sich im Allgemeinen K und C* wihrend des Versuches dndern,
muss t; fiir den gesamten Versuchszeitraum bestimmt werden und der Maximalwert fiir die
Festlegung eines geeigneten Bruchparameters herangezogen werden. Durch einen Vergleich
der Kriechzonengrofle mit der Rissldnge kann abgeschitzt werden, ob KleinbereichsflieBen
oder ausgedehntes FlieBen der Probe vorliegt [124]. Mittels eines analytischen Modells [124],
kann die GroBe der Kriechzone zu charakteristischen Zeiten abgeschitzt werden. Sie liegt in
der GroBenordnung von 1/10 der Risslange.

Die charakteristische Zeit t, [123, 124] ermdglicht eine Abgrenzung von den Parametern J
und C™:

= —2 2.33
2 mtn)C 239

Fiir Zeiten t << t, ist das Risswachstum J-kontrolliert bzw. K-kontrolliert und fiir t >> t, -
kontrolliert. Fiir den dazwischenliegenden Zeitraum kann interpoliert werden [125]:

o) = (1+ %‘) el (2.34)
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2.6 Kriechermiidungswechselwirkung

Kriechermiidung ist die dominierende Belastungsart im Hochtemperaturbereich fiir
Kraftwerke die im Mittel- und Spitzenlastbereich betrieben werden. Die Wechselwirkung von
Kriechen und Ermiidung kann einen erheblichen Einfluss auf die zuldssige Betriebsdauer der
jeweiligen Kraftwerkskomponenten haben [126] .

Bei Komponenten, die bei hoheren Temperaturen betrieben werden, &ndern sich die
Bedingungen am Anfang und am Ende des Betriebes oder wihrend des Betriebes als Folge
der transienten Temperaturgradienten. Wenn diese Transienten wiederholt werden, entsteht
eine thermisch induzierte zyklische Spannung, aufgrund der unterschiedlichen thermischen
Expansion wihrend einer jeden Transiente. Der Umfang des resultierenden
Ermiidungsschadens hangt von der Art und der Frequenz der Transienten, dem
Temperaturgradienten im Bauteil und von den Materialeigenschaften ab. Bauteile, die
thermisch induzierten Spannungen ausgesetzt sind, arbeiten generell innerhalb des
Kriechbereichs, so dass eine Schidigung aufgrund von Ermiidung und Kriechen
beriicksichtigt werden muss [127].

Die Kriechermiidungswechselwirkung kann in zwei Gruppen klassifiziert werden, je nach
Schadensursache. Bei der ,sequenziellen Wechselwirkung laufen Ermiidung- und
Kriechschiadigung getrennt ab und folgen aufeinander, wéhrend bei der ,,simultanen®
Wechselwirkung ein Element jedes Schadenmodus in jedem Dehnungs- (oder Spannungs-)
Zyklus existiert [128]. Die Wirkung einer vorherigen Ermiidungsbeanspruchung auf eine
folgende Kriechbelastung wird beeinflusst von der Spannungsreaktion des Materials unter
dehnungskontrollierter Ermiidungsbelastung, dem eingestellten Spannungsniveau im
Kriechtest und die Dauer der vorherigen Ermiidungsbeanspruchung [128]. Im Fall von
zyklisch entfestigenden Legierungen, wie z. B. 1Cr-1Mo-V, kommt es aufgrund
vorangegangener Ermiidungstests wihrend anschlieBenden Kriechens bei hoher Belastung zu
einem Anstieg der sekundiren Kriechrate um oft mehr als eine GroBenordnung und zu
abnehmenden Kriechlebensdauern [129-131]. Die Reduzierung des darauffolgenden
Kriechwiderstandes bei zyklisch entfestigenden Legierungen wird als Resultat der Interaktion
von Ermiidungs- und Kriechverformung aufgefasst, obwohl die fortschreitende Erholung der
Versetzungssubstruktur sich vor der Ermiidung entwickelt, im Gegensatz zu einem
konventionellen Kriechtest, bei dem sich die Erholung der Versetzungssubstruktur
wihrenddessen ausbildet [131, 132]. Trotzdem ist die Kriechrate bei einem geringen
Spannungsniveau nach hoher Dehnungsermiidung fast gleich. Wenn Materialien wahrend
vorheriger Ermiidung zyklisch verfestigen, tendiert die anschlieBende Kriechrate zur
Reduzierung und die Lebensdauer bis zum Bruch steigt. Die Versetzungssubstruktur wird
durch zyklische Verfestigung induziert. Es wird angenommen, dass dies effektiver die
Erholung behindert als wéhrend des stationdren Kriechens [133, 134].

Die simultane Wechselwirkung wurde typischerweise mit dehnungskontrollierten Zyklen mit
Haltezeiten untersucht, entweder an einer Zug- oder Druckzyklushilfte oder beidem, so dass
die Kriechkomponente systematisch in einen Ermiidungszyklus eingefiigt ist. Generell wurde
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festgestellt, dass sich bei relativ hohen Temperaturen die zyklische Ermiidungsbestandigkeit
kontinuierlich verschlechtert, wenn der Zyklus eine Haltezeit beinhaltet [128].

Experimentell kann die Wechselwirkung von Kriechen und Ermiidung durch die
Hintereinanderschaltung von statischen (KRW) und zyklischen (ERW) Belastungsperioden
bzw. in umgekehrter Reihenfolge oder durch die Einfiihrung von Haltezeiten in den
Ermuidungsrisswachstumsversuch untersucht werden (Abbildung 2.49) [135, 136]. Die
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Abbildung 2.49: Beispiele  verschiedener Belastungsarten zur Identifizierung der
Kriechermiidungswechselwirkung a) mit KRW- und ERW-Perioden b) mit
ERW- und KRW-Perioden und Ermiidung mit Haltezeit ¢) Einfiihrung von
Haltezeiten in den ERW-Versuch.

Einfithrung von Haltezeiten in einen Ermiidungsrisswachstumsversuch ist die am hédufigsten
benutzte Methode, um die Kriechermiidungswechselwirkung in Hochtemperaturstruktur-
legierungen zu untersuchen. Die Popularitit dieser Art von Tests beruht auf der Féhigkeit, den
stationdren Betrieb zwischen Transienten, die allgemein bei Bauteilen auftreten, zu simulieren
[137].

Es gibt viele Arbeiten tiber rostbestindige Stihle die nicht nur zeigen, dass die Mikrostruktur
und die Haltezeiten einen Effekt auf die Ermiidungslebensdauer haben, sondern auch die
Position der Haltezeit in einem Zyklus [138-148]. Studien an 304 SS bei 650 °C offenbaren
eine starke Abnahme der Lebensdauer durch Halten unter Zugbelastung verglichen mit einer
kontinuierlichen Zyklierung, wihrend durch Halten in Druckbelastung die Lebensdauer
marginal abnimmt, wohingegen wechselndes Halten unter Zug und Druck eine Lebensdauer
dazwischen erreicht [140]. Des Weiteren wurden stirker schadigende Effekte durch Halten
unter Zugbelasung als durch Halten unter Druck in Alloy 800 [143], 1Cr.-1Mo-V [130],
316 SS [148] und Inconel 617 [149] beobachtet. Das Ausmall der Lebensdauerreduzierung
infolge einer steigenden Haltezeit in Zugbelastung héngt von der Materialklasse, vom
jeweiligen Herstellungsverfahren und der Temperatur ab [128]. Die Reduktion der
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Ermiidungslebensdauer infolge Haltens unter Zug tritt aufgrund der Interaktion zwischen
einem an der Oberfliche initiierten Ermiidungsriss und den inneren Kriechporen an den
Korngrenzen auf, die sich wihrend der Zughaltezeitperiode infolge der Kriechrelaxations-
dehnungen unter Zug bilden [149]. Ermiidungs- und Kriechschidigungen entwickeln sich
zunéchst unabhédngig und die wahre Interaktion hingt hochstwahrscheinlich von der Balance
zwischen ihnen ab [150].

Ohne eine signifikante Haltezeit (und/oder bei relativ hohen Dehnraten) sind die
Rissinitiierung und das Risswachstum sogar bei hohen Anwendungstemperaturen
ermiidungsdominiert, d. h. das Risswachstum erfolgt transkristallin (Abbildung2.50a). Mit
zunehmender Haltezeit (und/oder abnehmender Dehnrate) bei hohen Temperaturen gewinnt
die Kriechschadigung innerhalb der Struktur zunehmend an Einfluss. Nach Uberschreiten
einer Grenze erfolgt das Risswachstum ausschlieBlich kriechdominiert, also interkristallin
(Abbildung2.50b). Bei mittleren Haltezeiten und Dehnraten interagiert der Ermiidungsriss
mit der sich ,sequenziell* oder ,simultan® entwickelnden Kriechschidigung
(Abbildung2.50c, d). Daraus resultieren ein beschleunigtes Risswachstum und eine
Reduktion der Rissinitiierungsdauer [151]. Hierbei entwickelt sich ein transkristalliner Riss
von der Oberfliche und interkristalline Kriechschiddigung unterhalb der Oberfldche, bis die
Intensitdt der Korngrenzenschidigung ausreicht, um die Rissausbreitung von den
Korngrenzen abzulenken [152, 153].

(b) Kriechdominiert

(c) Kriechermiidungswechselwirkung
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Abbildung2.50: Rissmechanismen der Kriechermiidung (a) ermiidungsdominiert; (b)
kriechdominiert; () Kriechermiidungswechselwirkung (infolge
»sequenzieller Akkumulation von Kriechschidden); (d) Kriechermiidungs-
wechselwirkung (infolge ,,simultaner” Akkumulation von Kriechschiden)
[151].
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Allerdings ist heutzutage anerkannt, dass diese Art von Kriechermiidungs-
wechselwirkungsschiddigung nicht immer in kriechduktilen Legierungen auftritt (Abbildung
2.51). Bei hoher Kriechduktilitdt bilden sich Kriechporen spit, typischerweise wenn die
Lebensdauer fast verbraucht ist. Dabei entstehen die Kriechporen vorzugweise an
Einschliissen in Folge von Partikel-Matrix-Dekohdsion. Die Partikel sind generell
intergranulare Einschliisse wie z. B. Karbide. Hierbei neigen kriechdominierte Risse mehr
zum transkristallinen Bruchverlauf als zum interkristallinen (Abbildung 2.51a). Der
Kriechermiidungswechselwirkungsanteil ~ ist  vernachldssigbar. Im  Fall  geringer
Kriechduktilitdt (Abbildung 2.51b) treten schon im relativ frithen Stadium Kriechhohlraume

(a) Hohe Kriechduktilitdt (b) Geringe Kriechduktilitét
Kriechdominiert (transkristallin) Kriechdominiert (interkristallin)

(Knechschaden sequenziell)

Abbildung 2.51: Einfluss der Kriechduktilitdt auf die Rissmechanismen der Kriechermiidung
[151].

bevorzugt an den Korn-/Block-/Lattengrenzen auf und das AusmaBl der
Kriechermiidungswechselwirkung kann hoch sein [151].

Die Entwicklung der Kriechschiddigung in  kriechresistenteren  fortschrittlichen
martensitischen 9 / 11 % Cr-Stdhlen ist nicht auf die ehemaligen Austenitkorngrenzen
beschrankt und somit lduft der Riss bei Kriechschiadigung nicht immer interkristallin. Oft sind
in dieser Stahlklasse sorgfiltige Untersuchungen erforderlich, da sich auch sehr feine
Kriechporen an den Latten- und Paketgrenzen bilden. In diesem Fall kann der
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Kriechermiidungsriss transkristallin erscheinen, obwohl die Rissentwicklung tatsdchlich
entlang alternativ geschédigter Subkorngrenzen (z. B. Martensitlattengrenzen oder
Paketgrenzen) verlauft [154].

Tatsdchlich scheint in dieser Stahlklasse die Mikrostruktur darauf hinzudeuten, dass die
Kriechermiidungsverformungswechselwirkung wichtiger ist, als die Kriechermiidungs-
schadenswechselwirkung  [154-157].  Ausscheidungsverfestigte ~ Stdhle, wie die
fortschrittlichen martensitischen 9 / 11 % Cr-Stéhle sind typischerweise  aufgrund
dynamischer Erholung  und der Entwicklung einer Subkornstruktur wihrend der
Ermiidungsbelastung zyklisch entfestigend. Subkérner dhnlicher Grofle entwickeln sich
wihrend der Kriechverformung wieder in Folge der dynamischen Erholung. Die Subkérner,
die sich infolge einer Kriechermiidungsbelastung entwickeln, sind sehr viel groBer [156, 157]
und bieten eine Moglichkeit, das Ausmall der Verformungsinteraktion in Stdhlen zu
quantifizieren,  die  nicht immer die  klassischen Schadigungen  durch
Kriechermiidungswechselwirkung aufweisen [157].

Die Beschreibung der Lebensdauer einer Komponente unter Kriechermiidungsbelastung
erfolgt hdufig mit der linearen Schaden-Akkumulation [158]:

Zé+ ZNﬂle (2.35)

wobei Zt— die Summe aus dem Verhéltnis der Zeit bei einem bestimmten Spannungsniveau
T

zur Bruchzeit bei diesem Spannungsniveau fiir jede Betriebsbedingung der Komponente und

Y Nl die Summe aus dem Verhéltnis der Zyklenzahl bei einem bestimmten Spannungsniveau
f

zur Versagenszyklenzahl bei diesem Spannungsniveau fiir jede Betriebsbedingung der

Komponente ist. Zti beriicksichtigt die Kriechschddigung und szi die Ermiidungs-
r f
schidigung [158].

Ein weiterer signifikanter Einflussparameter auf den Kriechermiidungsrissfortschritt ist die
Belastungsfrequenz f bzw. die darin enthaltene Haltezeit t,. Erfolgt die Belastung anndhernd
rechteckzyklisch, d. h. bei kurzen Rampenlaufzeiten fiir die Be- und Entlastung, kann die
Zykluszeit t, ndherungsweise durch die Haltezeit t; substituiert werden. In Abbildung 2.52 ist
schematisch der Einfluss der Haltezeit auf die Rissgeschwindigkeit dargestellt. Mit
zunehmender Haltezeit steigt die Rissgeschwindgeschwindigkeit [159].
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da/dN

ty = 1f

ty =0,
Ermudungs-
rissfortschritt

AK,

Abbildung 2.52: Schematische Darstellung des Einflusses der Haltezeit t, auf die Riss-
geschwindigkeit da/dN [159].

Aufgrund fehlender genormter Konzepte der Bruchmechanik fiir Kriech-Ermiidungsversuche
werden diese Versuche in der vorliegenden Arbeit mittels Konzepten der LEBM (Linear-
elastische Bruchmechanik) und FBM (FlieBbruchmechanik) ausgewertet. Bei vorwiegend
zeitunabhéngigem Risswachstum wird das Risswachstum mit dem Spannungsintensitétsfaktor
AK beschrieben. Fiir den Fall, dass Kriechprozesse dominieren, ist eine Auswertung mittels
Energieratenintegral C" erforderlich [160].
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3 Experimentelle Arbeiten

3.1 Versuchsbauteil und Probenentnahme

Im Rahmen des BMWi geforderten THERRI-Projektes wurden innerhalb einer Revision zwei
ca. 21 Jahre im Steinkohlekraftwerk Rostock im Betrieb gewesene Hochdruckumleitstationen
(HDU; Abbildung 3.1 Hersteller: Bopp & Reuther) fiir bruchmechanische- und
Mikrostrukturuntersuchungen von der KNG Kraftwerks- und Netzgesellschaft mbH zur
Verfligung gestellt.

Abbildung 3.1: Hochdruckumleitstation aus dem Steinkohlekraftwerk Rostock (Hersteller:
Bopp & Reuther) [161].

Die HDU ist im Kraftwerk zwischen Dampferzeuger und Turbine angeordnet und dient zum
An- und Abfahren des Kraftwerks, sowie als Schutz der Turbine vor unzuléssiger thermo-
mechanischer Belastung. Aus technischer Sicht stellt die HDU eine Seperation zwischen den
angrenzenden Drucksystemen mit unterschiedlichen Dampftemperaturen dar. Konstruktiv ist
die HDU als Bypasssystem zur Umfiihrung der Turbine ausgebildet, d. h. der Dampf ldsst sich
bei Bedarf an der Turbine vorbei direkt in den Kiihlturm leiten. Da es eine Vielzahl an
dickwandigen Kraftwerkskomponenten im Speisewasser- und Frischdampfsystem wie z. B.
Kugelformstiicke, Einspritzkiihler, Sammler und die HDU gibt, die aufgrund des
flexilibisierten Betriebes stdrker beansprucht werden, ist die Frage legitim, warum
ausgerechnet die HDU untersucht wird. Von allen Kraftwerkskomponten ist die HDU das im
Kraftwerk fiir den flexibilisierten Betrieb im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C am
stiarksten wechselerschopfte Bauteil, so dass die Auswahl auf diese Komponente fiel.
Abbildung 3.2 zeigt die Schidigung einer der ausgebauten HDU-Amaturen. Dabei wurden
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HD Umleitstation
Ventilkérper Nr. 10
umlaufende Anzeige
vertikal verlaufende Anzeige

thermisch induzierte Anzeigen
im Radiusbereich

Abbildung 3.2: Schidigung HDU [162].

Thermoschockrisse in Axial- und Umfangsrichtung (Abbildung 3.2) im Rundungsbereich des
Uberganges vom Kugelgehiuse zum Ventilsitz gefunden. Im Falle der vertikalen Anzeige
wurde eine Risstiefe von 2 mm festgestellt [162]. Abbildung 3.3 zeigt die Schidigungen in
verschiedenen Bereichen der zerlegten HDU.

Abbildung 3.3: Farbeindringpriifung der zerlegten HDU [163].



66 3 Experimentelle Arbeiten

Die HDU wurde aus einem Freiformschmiedestiick aus X20CrMoV12-1 gefrist. Als
Probenform wurden Compact Tension (C(T))-Proben gewihlt. Die exakten
Probendimensionen werden in Kapitel 3.2.3 erldutert.

Abbildung 3.4: C(T)-Probe [164].

Die C(T)-Proben (Abbildung 3.4) wurden aus dem kalten, unbelasteten Flanschbereich
(Abbildung 3.5), der nicht mit Dampf in Beriihrung gekommen war, der demontierten und
zersigten HDU vom Projektpartner TUV Nord SysTec GmbH & Co. KG [165] gefertigt.

Abbildung 3.5: Schnittplan der HDU und schematische Darstellung der Entnahmeposition
der C(T)-Proben im Bauteil, nach [166].
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3.2 Probengeometrien und -vorbereitung

3.2.1 Zug- und Kriechversuche

Sowohl die Zugversuche als auch die Kriechversuche wurden an M5-Proben (Abbildung 3.6)
durchgefiihrt. Die Proben wurden aus X20CrMoV12 aus dem kalten, unbelasteten
Flanschbereich, der nicht mit Dampf in Kontakt gekommen war, gefertigt.

%

93,00+0,01
v
93,2

Unter Ausnutzung der
_ Durchmessertoleranz
“\_zur Mitte hin verjingen

Abbildung 3.6 Technische Zeichnung der X20CrMoV12-1 M5-Proben fiir die Zug- und
Kriechversuche.

3.2.2 E-Modulmessung

Zur E-Modulmessung mittels des Impulsanregungsverfahrens wurde die in Abbildung 3.7
dargestellte Probengeometrie verwendet. Die beiden gegeniiberliegenden Seiten sind
planparallel zueinander. Das verwendete Probenmaterial (X20CrMoV12) stammt wie auch
das Material fiir die C(T)-Proben und der MS5-Proben aus dem kalten, unbelasteten
Flanschbereich, der nicht mit Dampf beaufschlagt wurde (Abbildung 3.5).

4
S

Abbildung 3.7: Technische Zeichnung der X20CrMoV 12-1-Probe fiir die E-Modul-
Messung nach dem Impulsanregungsverfahren (Grindosonic).
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3.2.3 Risswachstumsversuche

Abbildung 3.8 zeigt die technische Zeichnung der fiir die zyklischen Risswachstumsversuche
verwendeten C(T)-Proben mit leicht modifizierter Kerbgeometrie. Aufgrund der
Bauteildimensionen der HDU wurden die C(T)-Proben mit einer Ligamentldnge von W = 40
mm und einer Breite von 10 mm gewdhlt. Die Kerbtiefe des Chevron-Kerbs betrdgt 6 mm.
Zusitzlich wurde ein schmaler Kerb von 4 mm Tiefe und einem Durchmesser von 0,3 mm in
die C(T)-Proben funkenerodiert (Abbildung 3.8). Durch diese Vorgehensweise wird zum
einem die erforderliche Last zum Anschwingen reduziert, damit die Probe nicht an der
Rissspitze plastifiziert und zum anderen wird die notwendige Anrisslange reduziert, so dass
ein groBeres Restligament flir die Risswachstumsuntersuchungen zur Verfiigung steht.

L 50 0.1 erodierter Kerb
= é ®10 H7
— <] R ™.
- =
il o ("/: \ | Detail B
© <\ / 8 o SX\ /’,-m. MaBstab: 4:1
- / A R o
Lo, 1TaT ] ,}
Ny i
10 B Detail A
_L_,. -0 1 : MaBstab: 2:1
6 =0.1 * / \
- (fur alle 4 \ !
10=0.1 Senkungen) \‘\ Ansenken
40 0.1 ~ 0,5 mm tief
£0. 4x

Alle Oberfldchen Rz 25

Beschriftung

Abbildung 3.8: Technische Zeichnung der X20CrMoV12-1 C(T)-Proben mit W = 40 mm
[167].

Die Anwendbarkeit bruchmechanischer Konzepte setzt einen unendlich scharfen Riss voraus.
Diese Bedingung wird nicht durch das Einbringen eines Kerbes erfiillt. Damit dieses
Kriterium zumindest ndherungsweise erfiillt wird, wird ein Riss durch zyklische Belastung
erzeugt. Dies wird auch als Anschwingen bezeichnet. In der vorliegenden Arbeit erfolgte das
Anschwingen mit einer Resonanzpriifmaschine der Firma Instron (Typ 1603,
elektromagnetischer Antrieb). Alle C(T)-Proben wurden bei einem AF = 8,0 kN bis zu einem
a/W = 0,4 bei Raumtemperatur (RT) und R = 0,1 angeschwungen. Fiir die verwendeten C(T)-
Proben aus X20CrMoV12-1 liegt die Resonanzfrequenz bei ungefihr 90 Hz. Durch die
zyklische Belastung entsteht zudem eine plastische Zone. Diese plastische Zone hat einen
enormen Einfluss auf das nachfolgende Ermiidungsrissausbreitungsverhalten. Daher muss die
plastische Zone so klein wie moglich gehalten werden. Dies ist nur mit sehr kleinen Lasten
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realisierbar (aus diesem Grund wurde der zusitzliche Kerb von 4 mm in die C(T)-Probe
erodiert). Es gilt also eine gute Balance zwischen den angewendeten Lasten, bzw. der daraus
resultierenden plastischen Zone und einer realistischen Versuchszeit zu finden (sehr kleine
Lasten sind immer mit sehr hohen Zyklenzahlen verkniipft).
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3.3 Priifmaschinen

3.3.1 Zugversuche

Die Zugversuche wurden an einer elektromechanischen Universalpriifmaschine der Firma
Instron, Typ 1362 durchgefiihrt:

Die Maschine besitzt ein axial montiertes
Dehnungsmessgestinge, das nach unten aus dem Ofen
herausgefiihrt wird und mit einem LVDT (linear
variable differential transducer; Messbereich: +/- 5
mm) verbunden ist. Die Beheizung erfolgt iiber einen
dreizonigen Widerstandsofen der Firma Heraeus, mit
2 kW Heizleistung je Zone, der vertikal zweigeteilt ist.
Die Priiftemperatur kann damit zwischen RT und ca.
1000 °C eingestellt werden.

3.3.2 Kiriechversuche

Fir die Ermittlung der Werkstoffkonstanten B und n wurden Kriechversuche
(Lastabsenkversuche) an MS5-Zugproben (Abbildung 3.6)  durchgefiihrt. Damit die
Lastabsenkversuche an MS5-Zugproben (Abbildung 3.9d) durchgefiihrt werden konnen,
wurde eine flir diese Probengeometric erforderliche Einspannung fiir die
Einzelprobenhebelarmkriechmaschine (Abbildung 3.9a) gefertigt. Mit Hilfe des verstellbaren
Hebelarmsystems (Abbildung 3.9b) wird die Last eingestellt. Vor Versuchsbeginn wird die
Last mit einem Miniatur-Kraftaufnehmer der Firma Disynet (Typ ELHM-T3M-10 kN) an der
Probenposition gemessen. Die Beheizung der Proben erfolgte mit einem 3-Zonen-
Widerstandsofen und die Temperatur wurde mittels kalibrierter Mantelthermoelemente
(Platin-Rhodium des Typs S, Genauigkeitsklasse I) an der Probenoberfliche in der Mitte und
an den beiden Messschneiden bestimmt (Abbildung 3.9d). Die maximal zuldssige
Temperaturabweichung iiber die Probe von + 3 °C bis 600 °C wurde eingehalten. Die
Dehnung wurde kontinuierlich erfasst. Dazu wurde die Dehnung iiber ein Gestinge zu zwei
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auBlerhalb des Ofens parallel angeordneten Dehnungsaufnehmern (Abbildung 3.9¢) (Firma
Solartron, bis 12 mm Weg) tibertragen. Um die Gefahr des Ausknickens der Probe zu
minimieren, wurde die Probe unter einer Vorlast von ca. 1 % der Versuchslast aufgeheizt.
Nach dem Aufheizen wurde eine Stunde gehalten um Temperaturhomogenitét und -Konstanz
zu gewihrleisten.

Dehnﬁngs-
aufnehmer ; M5-Probe

Thermo-
elemente

Abbildung 3.9: a) Einzelprobenkriechmaschine b) verstellbares Hebelarmsystem c)
Dehnungsaufnehmer d) eingebaute M5-Probe und die Thermoelemente.

3.3.3 E-Modulmessung

Zur E-Modulmessung mit Hilfe des Impulsanregungsverfahrens wurde ein Messgerdt der
Firma Lemmens, Typ GrindoSonic MKS5 ,Industrial“ (mit integriertem Heizsystem)
eingesetzt. Beim Impulsanregungsverfahren wird die Probe durch einen leichten Impuls in
Schwingung gebracht. Die Schwingung wird tiber ein Mikrofon aufgezeichnet und die
Eigenfrequenz ermittelt. Der dynamische E-Modul ergibt sich unter der Voraussetzung 1 > b
mit der Korrekturfunktion T(h/l) aus [168]:

- : (= 3.1
E = 09465 - — = T(l) CRY)

Dabei ist m die Masse, fr die Eigenfrequenz, | die Lange, b die Breite und h die Hohe. Durch
die Bedingung b > h erhoht sich die Berechnungsgenauigkeit und erleichtert die
Abgrenzbarkeit der Eigenfrequenzen [168].
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3.3.4 Risswachstumsversuche

Die bruchmechanischen Priifungen wurden an folgenden Maschinen durchgefiihrt:

Typ II:

1343 Zug/Druck 100 kN) ist geeignet fiir Untersuchungen
mit zyklischer Belastung in Ermiidungsrisswachstums-
versuchen. Auch fiir die Typ II Priifmaschine wurde die
Einspannung fiir C(T) W = 40-Proben umgebaut. Die
Beheizung erfolgt induktiv. Die Priifmaschine ist zusdtzlich
mit einer Leybold Heraecus Vakuumkammer ausgestattet
(Die Kammer ist identisch mit der Typ I Priifmaschine).

Typ I:

Mit der elektromechanischen Priifmaschine (INSTRON,
Typ 1362, Zug/Druck 100 kN) kénnen statische und ziigige
Belastungen in Ermiidungsversuchen mit Haltezeiten,
Kriechrisswachstumsversuchen und  Wechselwirkungs-
versuchen untersucht werden. Fiir die Priifung der C(T) W =

- 40-Proben wurde die Einspannung umgebaut. Die
? Beheizung erfolgt mit einem induktiven Beheizungssystem.
| Zusitzlich ist die Priifmaschine mit einer Leybold Heraeus

Vakuumkammer ausgestattet (Kammervolumen 270 1,
Vakuum 41075 mbar und einer Leckrate von 1-1073
mbar 1/s).

MessUng des
r"“BWachslums

Die servohydraulische  Priifmaschine (INSTRON, Typ bei hohen

Tem, Deraturen
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'U,"

Typ III:

! Die servohydraulische Priifmaschine (INSTRON, Typ 1343

Zug/Druck und Torsion +- 90° 100 kN) ist fiir
Ermiidungsrisswachstumsversuche, Ermiidungsriss-
wachstumsversuche mit Haltezeit, Kriechrisswachstums-
versuche und Kriechermiidungswechselwirkungsversuche
geeignet. Fir die Priifung der C(T) W = 40-Proben wurde
die Einspannung umgebaut. Die Beheizung erfolgt mit
einem 3-Zonen Widerstandsofen. Zusitzlich wurde die
Priifmaschine fiir Versuche in definiert wasserdampthaltiger
Atmosphire umgebaut (Abbildung 3.10).

Die Lastaufbringung erfolgte in Kraftregelung. Die Lasten wurden mittels Kraftmessdosen

der Klasse 0.1 gemessen.

Abbildung 3.10: Umgebauter
Atmosphire.

3-Zonen Widerstandsofen

Rezipient —————> T-Probe

< H,0/ Ar

Rezipient fur Tests in definiert wasserdampfhaltiger
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Fir die Versuche in H,O-dampthaltiger Atmosphire wurde ein Rezipient (gefertigt aus
IN 617) verwendet, dessen oberer und unterer Abschlussdeckel 6lgekiihlt bzw. temperiert
werden, um eine Kondensatbildung innerhalb des Rezipienten zu verhindern. Damit der
Rezipient gasdicht und fiir zyklische Beanspruchungen mit hohen Lastspielzahlen geeignet
ist, wurden die Durchfithrungen der Lastgestinge modifiziert und zwischen Rezipient und
Abschlussdeckel ein Silikondichtring eingebaut. Um sicherzustellen, dass die eingeleitete
Kraft vollumfianglich an der Probe im Rezipienten ankommt, also Reibverluste zwischen
Lastgestinge und Silikondichtring vernachlissigbar sind, wurde zur Uberpriifung eine
Lastmessdose (LMD) an Stelle der eigentlichen Probe in den Rezipienten eingebaut
(Abbildung 3.11). Da die Kraftmessdose nicht im Rezipientenrohr untergebracht werden
konnte, wurde der AufBenmantel des Rezipienten durch Metallstibe ersetzt, die die
Abschlussplatten in der Originalposition fixieren und eine sinusformige Belastung von
5 kN +4 kN mit einer Frequenz von 5 Hz aufgebracht.

Lastgestinge > | Abschlussplatte

Silikondichtring

o\ 1 R ; o |¢-' Lastgestéinige
hetl ‘ . — ‘E- i

Abbildung 3.11: Rezipient mit eingebauter Lastmessdose und schematische Darstellung der
Silikondichtringe zwischen Lastgestinge und den Abschlussplatten des
Rezipienten.

|
\y

Abbildung 3.12 zeigt die Vergleichsmessung zwischen eingeleiteter (blaue Sinuskurve) und
an der Lastmessdose (also an Stelle der Probe) gemessener Kraft (gestrichelte magentafarbene
Sinuskurve). Die beiden Sinuskurven zeigen gute Ubereinstimmung. Ein Kraftverlust
aufgrund von Reibung zwischen Lastgestinge und den Silikondichtringen kann somit
ausgeschlossen werden.
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i T
— Lastvorgabe |
————— An Stelle der Probe

gemessene Kraft

Last [KN]
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00:10:8 00:10:9 00:11:0 00:11:1 00:11:1 00:11:2
Zeit [mm:ss,s]

Abbildung 3.12: Lastvergleich bei einer sinusformigen Belastung von 5 kN + 4 kN mit einer
Frequenz von 5 Hz zwischen eingeleiteter Kraft und an der Lastmessdose
bzw. an Stelle der Probe gemessen Kraft.

Der Wasserdampf wird in einem Verdampfer erzeugt. Im Verdampfer wird ein Glasbehilter
gefiillt mit vollentsalztem Wasser in einem 81 °C warmen Olbad erwirmt. Durch den
Glasbehilter wird Argon geleitet, das sich dabei zu 50 % Vol. mit Wasserdampf séttigt und in
den Rezipienten geleitet wird. Der Verbindungsschlauch zwischen Verdampfer und Rezipient
wird mit einer Heizmanschette {iber 81 °C erhitzt, um eine Kondensatbildung innerhalb des
Schlauchs zu verhindern. Eine definierte Wasserdampfatmosphére (Ar + 50 Vol. % H,0)
wird verwendet, um eine kraftwerkséhnliche Atmosphdre zu erzeugen, die gleichzeitig
einfach im Labor einzustellen ist. Thiele [169] hat fiir P91 in einer Gasmischung N.-1
Vol.%0:-X Vol.% H.O gezeigt, dass die Oxidationsrate nur bis etwa 7 Vol.% H.O merklich
ansteigt. Diese Wassermenge stellt eine Grenzkonzentration fiir die Oxidation von 9 - 12 %
Cr-Stidhlen da, ab der durch eine weitere Erhohung des Wasseranteils im Dampf keine
nennenswerte Steigerung der Oxidationsrate verursacht wird. Der Einsatz von Ar + 50 Vol. %
H,O0 bildet also im Labor die Kraftwerksatmosphére gut ab.

Nach Einbau der Probe und Einhéngen des Rezipienten wird der kalte Rezipient 24 Stunden
mit reinem Argon (Volumenstrom von 10 I/Std.) gespiilt.



76 3 Experimentelle Arbeiten

3.4 Beheizung

Die Beheizung der Proben erfolgte mit zwei unterschiedlichen Heizsystemen:

1. Induktionsheizung.
2. Ofen mit 3-Zonen Widerstandheizung.

3.4.1 Induktionsheizung

Die C(T) W = 40-Proben wurden in den Maschinen Typ I und Typ II mittels eines
Induktionsheizsystems mit einer Frequenz von 30 kHz beheizt. Abbildung 3.13 zeigt die
Anordnung von Induktor, Probe und Einspannung.

y_____ _-’
Thermoelement

Stromleitungen fiir
Potentialsondenmethode

Stromleitungen fir
Potentialsonden-
methode

Potentialabgriffs-
leitungen

Abbildung 3.13: Induktionsbeheizung

pecasED BESERE

Der Induktor besteht aus Kupferwindungen mit einem rechteckigen Hohlprofil, durch das
Wasser zur Kiithlung geleitet wird. Zur Probentemperaturmessung wurde ein
Mantelthermoelement (Platin-Rhodium vom Typ S mit einem Durchmesser von 1,5 mm)
15 mm tief in eine Bohrung in die C(T) W = 40-Probe eingebracht. Da die Einstellung einer
homogenen Temperatur iiber die gesamte Probe von elementarer Bedeutung ist (eine
inhomogene Temperaturverteilung wiirde das Rissausbreitungsverhalten stark beeinflussen),
wurden die Spulen so ausgelegt, dass auch die Einspanngestinge in Probenndhe mit beheizt
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werden, um so einen Wiarmeabfluss aus der Probe in das Einspanngestinge zu verhindern.
Um sicher zu stellen, dass die Induktionsheizung die C(T) W = 40-Probe im
Risswachstumsbereich gleichmifBig durchwiarmt, wurden im Bereich von a/W = 0,4 bis
a/W = 0,7 in Abstdnden von jeweils a/W = 0,1 sowohl an der linken als auch an der rechten
Seite der Probe Thermoelemente angebracht (Abbildung 3.14).

Nachdem die Probe einmal auf 300 °C (untere Priiftemperatur der vorliegenden Arbeit) und
einmal auf 600 °C (maximale Priiftemperatur der vorliegenden Arbeit) erhitzt worden ist,
wurde jeweils die Induktionsheizung ausgeschaltet und der Temperaturverlauf im
Risswachstumsbereich der C(T) W = 40-Probe mittels der Thermoelemente gemessen.

16

o

12

Abbildung 3.14: Position der Thermoelemente im Risswachstumsbereich der C(T)-Probe
(jeweils 4 Thermoelemente auf beiden Seiten der C(T)-Probe).

Die Temperaturmessung erfolgte erst nach Abschaltung der Induktionsheizung, da das
Hochfrequenzfeld der Induktionsheizung die Temperaturmessung verfélscht. Dieses Problem
wird im Rissausbreitungsversuch vermieden, in dem das Thermoelement in eine Bohrung in
der C(T)-Probe positioniert wird. Dadurch wir das Thermoelement nicht durch das
Hochfrequenzfeld der Induktionsspule beeinflusst. Die Ergebnisse des Temperaturverlaufs im
Risswachstumsbereich der C(T) W = 40-Probe fiir 300 °C und 600 °C sind in Abbildung
3.15 dargestellt.
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a) Kerntemperatur 300 °C (Heizung aus) b) Kerntemperatur 600 °C (Heizung aus)
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Abbildung 3.15: Temperaturverlauf im Risswachstumsbereich der C(T)-Probe (a/W = 0,4 -
a/W =0,7) bei a) 300 °C und b) 600 °C.

Sowohl bei 300 °C als auch bei 600 °C fillt die Temperatur fast gleichméBig ab, d. h. im
Risswachstumsbereich der C(T) W = 40-Probe liegt nur eine sehr geringe
Temperaturdifferenz vor. Die maximale Temperaturdifferenz bei 300 °C betragt 5 °C und bei
600 °C maximal 7 °C. Die maximale Temperaturdifferenz iiber die Probenbreite betrigt 2 °C.

3.4.2 Widerstandsofen

Die Beheizung der C(T)-Proben in Maschine Typ III erfolgte mit einem 3-Zonen
Widerstandsofen der Firma Heraeus (Abbildung 3.16). Die Maximaltemperatur des
eingesetzten Ofens betrigt 1000 °C.

3-Zonen
Widerstandsofen

Abbildung 3.16: 3-Zonen Widerstandsofen.

Die Temperaturmessung an den C(T) W = 40-Proben erfolgte mit Platin-Rhodium
Thermoelementen vom Typ S mit einem Durchmesser von 1,5 mm.
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3.43 Aufweitungsmessung

In die Auswertung von Versuchen nach dem Energieratenintegral c’ (Gleichung (2.29) und
Gleichung (2.30)) geht die in die Probe eingebrachte Leistung ein. Zur Bestimmung dieser
GroBe muss die Verschiebung der Lasteinleitungspunkte bzw. ihre zeitliche Ableitung
bekannt sein. Dazu wird in Maschine Typ II iiber die Verschiebung der Bolzen mittels
Extensometer direkt die Aufweitung gemessen. Diese Vorgehensweise ist in Maschine Typ
III aufgrund des Rezipienten nicht moglich. Aus diesem Grund erfolgt die Messung au3erhalb
des Ofens, direkt unterhalb des Rezipienten am Messgestange, um den Messfehler moglichst
gering zu halten.

3.5 Versuchsdurchfiihrung

3.5.1 Zugversuch

Der Zugversuch bei RT wurde nach DIN EN ISO 6892-1 ,Priifverfahren bei
Raumtemperatur® [170] und die Zugversuche im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C
wurden gemil DIN EN ISO 6892-2 , Priifverfahren bei erhohter Temperatur [171]
durchgefiihrt. Als Zugproben wurden von der Norm abweichende M5-Proben (Abbildung
3.6) verwendet.

Die M5-Probe wurde nach Einbau in die Priifmaschine bei einer Vorlast von 0,1 kN ca. eine
Stunde bis zum Sollwert (300 °C, 400 °C, 500 °C, 550 °C und 600 °C) aufgeheizt. Nach
Erreichen der Priiftemperatur wurde die Temperatur zwei Stunden gehalten, damit der
Versuchsaufbau im thermischen Gleichgewicht ist.

Die Zugversuche wurden im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C im elastischen
Verformungsbereich mit einer Dehngeschwindigkeit von &, =8,33-107°S"%, im
plastischen Verformungsbereich mit einer Dehngeschwindigkeit von &, = 8,33-107*5~!
durchgefiihrt. Der Zugversuch bei RT erfolgte mit konstanter Dehngeschwindigkeit
é= 1073571,

Die Werkstoffkennwerte Ry, (Zugfestigkeit), Rpo, (Dehngrenze) und A, (GleichmaB3dehnung)
wurden aus dem gemessenen Spannungsdehnungsdiagramm ermittelt. Die zur Bestimmung
der Brucheinschniirung Z erforderliche Ausgangsquerschnittsfliche Sy und die kleinste
Querschnittsflache S, des gebrochenen Stabes wurden unter einem Mikroskop ausgemessen.
Die gleiche Vorgehensweise wurde zur Vermessung der Anfangsmesslange Ly und die Lange
L, nach dem Bruch fiir die Ermittlung der Bruchdehnung A angewandt. Die zur Auswertung
verwendeten Gleichungen sind in Anhang I aufgefiihrt.
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3.5.2 Kiriechversuch
3.5.2.1 Lastabsenkungsversuch

Um evaluieren zu konnen, wann die Anwendung des C -Parameters erforderlich ist bzw. das
K-Konzept seine Giiltigkeit verliert, wurde u. a. die Ubergangszeit t; bestimmt. Zur
Berechnung der Ubergangszeit t; Gleichung (2.26) muss die Nortonkonstante fiir die
jeweilige Temperatur (500 °C und 550 °C) bekannt sein.

Zur Ermittlung der Nortonkonstanten wurden Kriechversuche mit Lastabsenkung (Abbildung
3.17) an M5-Proben (Abbildung 3.6) bei 500 °C und 550 °C durchgefiihrt.

Last

Dehnung

Zeit

Abbildung 3.17: Kriechversuch mit Lastabsenkung.

Der Versuch bei 500 °C wurde mit einer maximalen Spannung von 300 MPa bis zum
Erreichen der minimalen Kriechgeschwindigkeit vergleichbar zu einem ,,Standard*
Kriechversuch durchgefiihrt. Im Anschluss wurde die Spannung stufenweise in Intervallen
von 30 MPa bis zu einer Spannung von 180 MPa abgesenkt. Dabei wurde die Spannung in
jeder Stufe solange gehalten, bis eine anndhernd konstante Kriechrate erreicht wurde. Folglich
steigt die Haltezeit mit abnehmender Spannung. Die Vorgehensweise der Versuche bei 550
°C ist analog bis auf unterschiedliche Anfangs- und Endspannungen und angepasste
Absenkintervalle. Bei 550 °C wurde der Versuch mit einer maximalen Spannung von 200
MPa und einer Spannungsreduktion in 25 MPa Schritten bis auf 100 MPa gefahren.

Zur Bestimmung der Werkstoffkonstanten B und 7 werden die minimalen Kriechraten iiber
den Spannungen doppeltlogarithmisch bei jeweils einer Temperaturstufe aufgetragen. Die
Werkstoffkonstanten 7i und B ergeben sich aus der Geradengleichung.



3 Experimentelle Arbeiten 81

3.5.3 E-Modulmessung

Der E-Modul wurde in einem Temperaturbereich von RT - 600 °C in Temperaturintervallen
von 5 °C (jeweils einmal bei der gleichen Temperatur beim Aufheizen und beim Abkiihlen)
mit Hilfe des Impulsanregungsverfahrens gemessen.

3.54 Ermiidungsrisswachstumsversuch (ERW-Versuch)

Die ERW-Versuche wurden bei Priiftemperaturen von 300 °C - 600 °C an Luft und unter
definierter Wasserdampfatmosphire (Ar + 50Vol. % H,O) durchgefiihrt. Die Belastung
erfolgte sinusférmig (Abbildung 3.18) bei R = 0,1 und Versuchsfrequenzen von 5 Hz und 20
Hz.

S
>

R=0,1

Last [kN]

5

0 Zeit [s]

Abbildung 3.18: Schematische Darstellung der verwendeten Belastungsform im ERW-
Versuch.

Die Auswertung der Daten der ERW-Versuche erfolgte nach ASTM E647-11 [172] mit einer
am Forschungszentrum Jilich erstellten Software. Dabei wurde der zyklische
Spannungsintensititsfaktor AK; fiir die C(T)-Probe [172] wie folgt ermittelt:

3

+8)

3
(1-w)
Die zyklische Risswachstumsgeschwindigkeit wurde mit der Polynommethode nach ASTM

E647-11 berechnet. Bei dieser Methode wird eine bestimmte Anzahl aufeinander folgender
Messpunkte (meistens 7-9) mit dem Konzept der kleinsten Fehlerquadrate durch ein Polynom

Sl

AK, = %- -(0,886 + 4,64 % ~1332 (%)2 +14,72 (%) - 56 (%)4) (32)

b



82 3 Experimentelle Arbeiten

zweiten Grades approximiert. Die Geschwindigkeit ergibt sich dann aus der analytischen
Differentiation des Polynoms.

3.5.5 Schwellenwertbestimmung

Der Schwellenwert wird durch stufenweise Lastabsenkung (Stepped Force Shedding) nach
ASTM E647-11 [172] bestimmt (Abbildung 3.19).

AK Nominal

ch (AK)

AK Effektiv

Steigung ~Nominal dax
bei Punkt A “da

dAK]

AF Effektiv

/- AF Nominal

Kraftbereich (AF), oder

Risslinge (a)

Abbildung 3.19: Typischer K-Absenktest mit stufenweiser Lastabsenkung [172].

Dabei wird bei einem konstanten R-Verhiltnis (in der vorliegenden Arbeit bei R = 0,1) die
Last stufenweise abgesenkt, bis Rissstillstand eintritt. Dabei muss nach ASTM E647-11 die
Lastabsenkung < 10 % je Laststufe sein, um Reihenfolgeeffekte zur vermeiden. In dieser
Arbeit wurden alle Schwellenwertversuche mit einer Lastabsenkung von 5 % je Laststufe
durchgefiihrt. Zudem muss zur Vermeidung von Reihenfolgeeffekten der Riss die plastische
Zone der vorherigen Stufe vollstandig durchlaufen.

Die Schwellenwertversuche wurden bei Priiftemperaturen von RT - 600 °C bei R = 0,1,
unterschiedlichen Frequenzen (5 Hz und 20 Hz) und Prifatmosphiren (Luft, Vakuum,
definierte Wasserdampfatmosphére (Ar + 50 Vol. % H,0)) durchgefiihrt.

Des Weiteren wurde der intrinsische Schwellenwert bei 300 °C und 400 °C bei R = 0,1 an
Luft und im Vakuum bestimmt. Der intrinsische Schwellenwert wurde mit der von der ASTM
E647-11 zugelassen Kjm.-Methode (Abbildung 3.20) bestimmt. Bei dieser Methode wird
Kmin bei einem konstanten Ki,.x stufenweise linear angehoben bis der Riss zum Stillstand
kommt, d. h. der Schwellenwert wird bei einem hohen R-Verhiltnis ermittelt, wodurch der
Riss wihrend des gesamten Versuchs gedffnet ist. Dadurch treten keine RissschlieBeffekte
auf. Der Nachteil dieser Methodik ist, dass das R-Verhéltnis vor Versuchsbeginn nicht
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bekannt ist. Die Auswertung beider Arten von Schwellenwertversuche erfolgte analog Kapitel
3.5.4.

Last

Zug

I

Lastwechsel I

Druck

Abbildung 3.20: Bestimmung des intrinsischen Schwellenwertes (K;max-Methode) [173].

3.5.6 Kriechermiidungsrisswachstumsversuch (KERW-Versuch)

Die Ermiidungsrisswachstumsversuche wurden mit einer Haltezeit von 5 Minuten an Luft und
unter einer definierten Wasserdampfatmosphdre (Ar + 50 Vol. % H,O) bei R = 0,1 und
Priiftemperaturen von 300 °C - 600 °C durchgefiihrt. Im Temperaturbereich von 400 °C -
550 °C wurde die Haltezeit an Luft auf 10 Minuten erhoht, bei 500 °C an Luft zusétzlich auf
20 Minuten erhoht. Unter Wasserdampfatmosphdre wurde die Haltezeit im
Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C auf 10 Minuten erhoht.

300-1200

300-1200

Last [kN]

v

0 Zeit [s]

Abbildung 3.21: Belastungsform im KERW-Versuch (schematisch).

Die ERW-Versuche mit Haltezeit wurden sowohl als Kriechrisswachstumsversuche (KRW-
Versuch) als auch als Ermiidungsrisswachstumsversuche ausgewertet. Dabei erfolgt die
Auswertung als KRW-Versuch mit dem Energieintegral C* (vgl. Kapitel 2.5) und die
Auswertung als ERW-Versuch mit dem Spannungsintensitéitskonzept K; (siche auch Kapitel
2.2 und 3.5.4). Die Rissgeschwindigkeit da/dt wird bei der Auswertung als KRW-Versuch nur
aus dem Gesamtrisszuwachs wihrend der Haltezeit im Lastmaximum innerhalb eines Zyklus
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(Abbildung 3.21) berechnet. Das heifit die Be- und Entlastungsphasen (jeweils 1s) und das
Halten im Lastminimum von 1 s (Abbildung 3.21) tragen nicht zum Kriechrisswachstum bei,
da in dieser kurzen Zeit (3 Sek.) reines Ermiidungsrisswachstum vorliegt. Die Auswertung als
KRW-Versuch erfolgte nach ASTM E1457-00 [174] mit einer am Forschungszentrum Jiilich
erstellten Software.

Dahingegen berechnet sich die Rissgeschwindigkeit da/dN bei Auswertung als ERW-Versuch
aus dem Gesamtrisszuwachs pro ertragenem Zyklus.

3.5.7 Risslingenmessung
3.5.7.1 Direkte Potentialsondenmethode

Zur Messung der Risslangenvergroflerung wurde die Gleichstrompotentialmethode eingesetzt.
Dabei wird ein Gleichstrom mit konstanter Stromstéirke I = 20 A auf die Probe aufgebracht.
Eine sich vergroBernde Risslinge fiihrt aufgrund der Querschnittsreduzierung zur einer
Erhohung des Widerstandes. Daraus resultiert nach dem Ohm’schen Gesetz, bei einem
konstanten elektrischen Strom, eine Erhohung der elektrischen Spannung. Da die elektrischen
Widerstidnde werkstoffabhingig sind, wird vorher der Zusammenhang zwischen Rissldnge
und gemessener Potentialdifferenz experimentell ermittelt. Dazu wurde bei einem
a/W -Verhiltnis von 0,4 bis 0,7 in Schritten von jeweils a/W = 0,05 mittels Funkenerosion ein
Spalt mit einer Breite von 0,2 mm eingebracht. Nach jedem Schritt wurde die an der Probe
anliegende Spannung gemessen. Die Kontaktierungen fiir die Stromzufithrungen und die
Potentialabgriffe an den C(T)-Proben wurden sowohl fiir die ERW-Versuche als auch fiir die
ERW-Versuche mit Haltezeit wie in Abbildung 3.22 schematisch dargestellt angeordnet
(siehe auch Abbildung 3.13).

| 1=20A

I-Stromzufiihrungen
O U-Potentialabgriffe

*—

D e
O'ﬁ

Abbildung 3.22: Schematische Darstellung der verwendeten Anordnung von Stromeinleitung
und Potentialabgriff fiir den ERW-Versuch und den ERW-Versuch mit
Haltezeit.
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Diese Anordnung hat den Vorteil, dass Sie relativ unempfindlich gegeniiber plastischen
Verformungen in den Schenkeln der Probe ist, die ansonsten als Rissfortschritt interpretiert
werden konnen. Das spielt insbesondere bei Versuchen, in denen groBfe Verformungen
auftreten, wie z. B. bei den ERW-Versuchen mit Haltezeit eine groBe Rolle. Die
Stromzufithrungen und die Potentialabgriffe wurden mit einem PunktschweiB3gert
aufgeschweil3t. Fiir den fiir die Priifungen verwendeten X20CrMoV12-1 Stahl wurde der in
Abbildung 3.23 dargestellte Zusammenhang zwischen Rissldnge und Spannung bei RT
ermittelt.

0.8 T T T T T T T
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0.6 o §
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n
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Spannungsabfall [V]

Abbildung 3.23: Zusammenhang zwischen Rissldnge und Spannung bei RT des untersuchten
X20CrMoV12-1 Stahls.

In den Versuchen bei hoheren Temperaturen erfolgte in periodischen Zeitabstinden eine
Abschaltung des Stroms, um die verbleibende Potentialdifferenz (Thermospannung) zu
messen. Fir die Auswertung wurde das gemessene Potential um den Betrag der
Thermospannung korrigiert (d. h. die Thermospannung wurde vom gemessenen Potential
abgezogen).

3.5.7.2 Optische Rissvermessung

Nach Beendigung der Rissausbreitungsversuche wurden die Proben bei Raumtemperatur
unter Resonanzschwingung in einer Resonanzpriifmaschine in zwei Hilften geteilt und die
Anfangs- bzw. Endrisslingen mittels Mikroskop nach der 5-Punkte Methode im ERW-
Versuch und mit der 9-Punkte Methode im ERW-Versuch mit Haltezeit in Anlehnung an die
ASTM E647-00 [175] vermessen. Dieses Vorgehen wurde gewéhlt, da im ERW-Versuch eine
definierte sichelformige Bruchfliche, im ERW-Versuch mit Haltezeit -insbesondere bei
hoheren Temperaturen- dagegen eine zerkliifte, nicht definierte Bruchflache auftritt, bei der
mehr Messpunkte erforderlich sind (Abbildung 3.24).
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ERW mit
ERW Haltezeit

Abbildung 3.24: Vergleich der Bruchfliche ERW-Versuch und ERW-Versuch mit Haltezeit
(die gelbe Markierung kennzeichnet die reine Ermiidungsbuchflidche (ohne
Anschwingbereich und Restbruchfliche) bzw. die reine Kriechermiidungs-
bruchfliche.

Zuletzt wurden Probendicke und die Probenlénge bis auf den tausendstel Millimeter genau
vermessen.

3.6 Verwendete Methoden zu Mikrostrukturcharakterisierung

3.6.1 Probenpriparation

Im Anschluss an die bruchmechanischen Prifungen wurden die Bruchflichen (d. h. ohne
Anschwing- und Restbruchbereiche) der Ermiidungsrisswachstumsversuche bzw. der
Kriechermiidungsrisswachstumsversuche aus den gepriiften und aufgezogenen C(T)-Proben
mit einem Trennschneider geschnitten und an der Stelle vermessen, an der die Rissfront am
weitesten fortgeschritten ist (Abbildung 3.25), um diese im Langsschliff mittels
Lichtmikroskop und Rasterelektronenmikroskop zu untersuchen. Zur Kontrastverbesserung
und um eine Abplatzung der Oxidschicht zu verhindern, wurden die Proben elektrolytisch
vernickelt. Dazu wurden in einem ersten Schritt die Proben zunéchst mit Aceton entfettet und
dann mit Gold bedampft, um eine ausreichende elektrische Leitfihigkeit zu erzeugen (die
Oxidschicht ist nicht leitfihig). Der Elektrolyt besteht aus H,O- 2000/750 ml, NiSOy4-
240/90 g, KCI- 17/6,4 g, (NH4),SO4- 42/15,8 g. Damit eine haftfeste Nickelschicht relativ
schnell erreicht wird, muss die Temperatur des Elektrolyten 40 - 50 °C betragen. Nach der
Vernickelung wurden die Proben bei 150 °C mit Bakelitpulver unter einem Druck von 200
bar eingebettet. Die Proben fiir die Rissspitzenuntersuchungen im Transmissions-
elektronenmikroskop wurden kalt unter Vakuum mit Epoxidharz eingebettet. Da die Rissfront
im Ermiidungsversuch in der Regel sichelformig verlduft (Abbildung 3.25), d. h. die
Rissfront ist zur Probenmitte hin weiter vorangeschritten als am Rand, wurden die einzelnen
Proben mit einem Trennschneider um ca. 4 mm in der Probendicke gekiirzt. Der restliche
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Anschwingbruchflache 2 mm
Nr. Messung  Ergebnis
Parallell  1489um
2 Parallell  3910um

Abbildung 3.25: Vorgehensweise zur Vermessung der Ermiidungsbruchfliche (bzw.
Kriechermiidungsbruchfliche) = und  Zuschnitt der  Proben  fiir
Untersuchungen im  Langsschliff (damit nur die Ermiidungs-/
Kriechermiidungsbruchfldche untersucht wird und die Oxidschichtdicke nur
auf der Ermiidungs-/ Kriechermiidungsbruchflache gemessen wird).

Querschnitt zur Probenmitte hin (die Probebreite der C(T) W = 40-Proben betrdgt 10 mm)
wird durch die folgenden Schleif- und Polierschritte abgetragen. Die gleiche Vorgehensweise
wurde bei den Proben mit Kriechermiidungsbruchflache angewandt, obwohl diese keine
sichelformige Rissfront aufweisen. Dennoch ist die Rissfront im Kriechermiidungsversuch zur
Probenmitte hin am weitesten vorangeschritten (vergl. Abbildung 3.24), weshalb das gleiche
Verfahren angewendet wird. AnschlieBend wurden die Proben mit SIC-Papier der Kérnungen
P240 bis P1200 geschliffen und mit Diamantpaste (6 um, 3 um, und 1 pum) poliert. Die
Feinpolitur erfolgte mit kolloidaler SiO,-Suspension (durchschnittlich 0,06 pm). Die Proben
fir die EBSD-Analyse wurden mindestens zwei Stunden feinpoliert. Die Atzung der
eingebetteten Proben (mit Ausnahme der Proben fiir Rissspitzenuntersuchungen und EBSD-
Analysen) erfolgte elektrolytisch mit HySO4 (1,5 V, 30 - 40 s) oder mit einer Mischung aus
Ethanol/HNOs/HCL.

3.6.2 Lichtmikrokopie

Zur lichtmikroskopischen Aufnahme der Gesamtbruchflichen der gepriiften und
aufgezogenen C(T)-Proben, an denen u. a. die reinen Ermiidungsbruchflichen bzw. die
Kriechermiidungsbruchflichen ausgemessen worden sind (vergl. auch Kapitel 3.6.1), wurde
ein Lichtmikroskop der Firma Keyence, Modell VHX 5000 eingesetzt.

Die lichtmikroskopischen Aufnahmen der Langsschliffe der Bruchfliachen erfolgten mit den
Lichtmikroskopen der Firma Leica, Modell MeF4 und der Firma Zeiss, Modell Axioplan II.
Fiir die Aufnahme der Bilder wurde an beiden Mikroskopen eine Digitalkamera von Jenoptik,
Modell ProgRes CF-Scan benutzt. Des Weiteren wurde die Software Imagic IMS verwendet.
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3.6.3 Rasterelektronenmikroskop (REM)

Einige Langsschliffe der Bruchflichen wurden zur Identifizierung der zu Grunde liegenden
mikrostrukturellen Mechanismen und zur Bestimmung der Oxidschichtdicke (Details siehe
Kapitel 3.6.4) mittels Rasterelektronenmikroskopie untersucht. Dazu wurden die REM-
Proben zusitzlich mit einer 2 - 4 nm dicken Platinschicht (oder Iridium) beschichtet, um die
Proben elektrisch  leitfahig zu machen. Fiir die Untersuchungen wurden
Rasterelektronmikroskope der Firma Zeiss, Modell Merlin und Modell SUPRA 50VP
eingesetzt. Der Grofteil der Untersuchungen erfolgte mittels Sekundérelektronen und einige
mittels Riickstreuelektronen.

Fiir die Analyse der chemischen Zusammensetzung wurden EDX (energy dispersive X-ray)-
Detektoren von Oxford Instruments, Modell X-Max 50 und X-Max 80 eingesetzt. Als
Analysesoftware kam die Aztec Software zur Anwendung. Die Kristallstruktur und die
Orientierung der Korner wurden mittels EBSD (Electron Backscatter Diffraction) untersucht.
Hierzu wurde die Kamera Nordlys II in Verbindung mit der Aztec Software eingesetzt.

3.6.4 Messung der mittleren Oxidschichtdicke

Die Messung der mittleren Oxidschichtdicken erfolgte anhand von REM-Bildern aus den
zuvor ausgemessen Ermiidungsbruchfldchen bzw. Kriechermiidungsbruchfldchen (siche dazu
auch Abbildung 3.24 und Abbildung 3.25). Die Schichtdicke wurde mit der Software
analySIS Pro 5.0 von Olympus mit Hilfe der Option ,,Schichtdickenmessung® ermittelt. Dabei
wurde in jedem Bild entlang der Oxidschicht 40-mal die Dicke der Oxidschicht gemessen
(Abbildung 3.26) und daraus der Mittelwert gebildet.

Nickelbeschichtung

x

e Oxidschicht

X20 ‘ 5 e 20 pm

Abbildung 3.26: Exemplarische Darstellung der Ermittlung der mittleren Oxidschichtdicken.
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3.6.5 Transmissionselektronenmikroskop (TEM)

Fiir die Rissspitzenuntersuchungen wurde ein Transmissionselektronenmikroskop der Firma
Zeiss, Modell Libra 200 Cs mit einer Beschleunigungsspannung von 200 kV verwendet. Die
Bilder, sowohl Hellfeld (Brigth-Field, BF) als auch Dunkelfeldaufnahmen (Dark-Field, DF),
der Rissspitze und der Umgebung der Rissspitze wurden im STEM-(scanning transmission
electron microscope) Modus mittels HAADF- (high angle annular dark field) Detektor
aufgenommen. Fiir Hellfeldaufnahmen wird mit einem zusétzlichen Detektor der Strahl
ungebeugter Elektronen detektiert (Abbildung 3.27).
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Abbildung 3.27: STEM Bilderzeugung: Ein Hellfelddetektor detektiert die ungebeugten
Elektronenstrahlen, wihrend der HAADF-Detektor die gebeugten
Elektronen detektiert, nach [176].

Das zu Verfiigung stehende TEM besitzt keinen zusitzlichen Detektor. Um dennoch
Hellfeldaufnahmen machen zu kénnen, werden die gebeugten Elektronen (Dunkelfeld) durch
Blenden abgeschirmt, so dass sie nicht mehr auf den HAADF-Detektor treffen. Die
ungebeugten Elektronen (Hellfeld) werden mit Hilfe einer Blende so abgelenkt, dass sie auf
den HAADF-Detektor treffen. Die Lamelle aus der Rissspitze wurde mit einer FIB (Focused
Ion Beam) von Zeiss, Modell Auriga mit Gallium-Ionen geschnitten. Die Dicke der Lamelle
betragt ungefihr 100 - 150 nm bei einer Grofie von 10 x 10 pm.
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4 Ergebnisse und Diskussion

4.1 Materialcharakterisierung

Obwohl der Stahl ausschlieBlich aus dem kalten unbelasteten Flanschbereich, der nicht mit
Dampf in Kontakt gekommen ist, entnommen wurde, ist es aufgrund der langen Einsatzzeit
sinnvoll, die mechanischen Eigenschaften und die Mikrostruktur auf Fehler, die die
Ergebnisse der bruchmechanischen Priifungen beeinflussen konnten, zu priifen. Zur
Bestimmung der mechanischen Eigenschaften wurden Zugversuche im Temperaturbereich
von RT - 600 °C durchgefiihrt. Die Ergebnisse der Zugversuche sind in Abbildung 4.1
dargestellt und die zugehdrigen Werkstoffkennwerte Ry, Rpo», Z, A und Ag in Tabelle 4.1
zusammengefasst.
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Abbildung 4.1: Spannungs-Dehnungsdiagramm X20CrMoV12-1 im Temperaturbereich von
RT - 600 °C.

Der Vergleich der Werkstoffkennwerte bei RT (siche Tabelle 2.2) mit den
Literaturkennwerten bei RT [10] zeigt, dass die mechanischen Eigenschaften deutlich iiber
den Mindestanforderungen liegen. Das heifit, es ist davon auszugehen, dass keine Material-
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Tabelle 4.1: Werkstoffkennwerte Ry, Rpo2, Z, A und Ag von X20CrMoV12-1.

Temperatur [°C] Ry, [MPa] Rpo, [MPa] Z %] A [%] Ag [%]
RT 777,12 587,16 27,7 17,25 8,2
300 645,88 490,45 333 13,55 7,1
400 594,07 445,55 32,6 12,15 5,5
500 487,00 393,74 41,0 19,95 3,9
550 411,01 338,48 39,6 23,95 2,8
600 324,67 245,23 73,0 37,55 1,6

schiadigung vorliegt. Des Weiteren wurde noch die Mikrostruktur insbesondere hinsichtlich
der vorliegenden Martensitstruktur und nach vergroberten Karbiden untersucht. Eine grobere
Martensitstruktur bedeutet, dass Erholung stattgefunden hat. Vergroberte Karbide sind ein
Indiz dafiir, dass Ausscheidungswachstum stattgefunden hat. Dies verdndert in jedem Fall die
Kriechfestigkeit des Materials und kann deshalb vor allem Einfluss auf den Ubergang
zwischen reiner Ermiidungsschadigung und tiberlagerter Kriechschéddigung haben. Abbildung
4.2 zeigt exemplarisch zwei Mikrostrukturbilder von X20CrMoV12-1 aus dem kalten,
unbelasteten, nicht mit Dampf beaufschlagten Flanschbereich in unterschiedlicher
VergroBerung. Es ist direkt ersichtlich das die Martensitstruktur vollstindig erhalten ist. Die
Detailaufnahme (Abbildung 4.2 rechts) zeigt, dass ein geringer Anteil groferer Karbide
(> 1 um) vorhanden ist. Ob die Karbide produktionsbedingt diese Grofle haben oder ob es
durch die thermomechanische Belastung zu Vergroberung gekommen ist, kann aufgrund
fehlenden Originalmaterials im Neuzustand nicht beurteilt werden. Aufgrund der geringen
Menge groferer Karbide ist der Einfluss vernachlédssigbar.

Abbildung 4.2: REM-Mikrostrukturbilder (X20CrMoV12-1).

Eine weitere wichtige Materialeigenschaft auch hinsichtlich des Rissausbreitungsverhaltens
ist der E-Modul. Zudem ist u. a. die Kenntnis des E-Moduls erforderlich, um die
Ubergangszeit t; (Gleichung (2.26)) zu bestimmen, mit dessen Hilfe die Giiltigkeitsbereiche
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des K-Konzepts und des C'-Parameters voneinander abgrenzt werden konnen. Aus diesem
Grund wurde der E-Modul von X20CrMoV12-1 im Temperaturbereich von RT - 600 °C mit
Hilfe des Impulsanregungsverfahrens ermittelt. Die Ergebnisse sind in Abbildung 4.3
dargestellt. Die Ergebnisse der E-Modulmessung liegen sehr nah an den Literaturwerten [10].
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Abbildung 4.3: Ergebnisse der Ermittlung des E-Moduls mittels Impulsanregungsverfahren
im Temperaturbereich von RT - 600 °C.

Des Weiteren miissen fiir die Bestimmung der Ubergangszeit t; nach Gleichung (2.22) die
Nortonkonstanten in Abhéngigkeit der Temperatur bekannt sein. Da der Ubergang zu
Kriechermiidungswechselwirkung fiir den zu charakterisierenden X20CrMoV12-1 zwischen
500 °C und 550 °C erwartet wird, wurden in diesem Temperaturbereich die Nortonkonstanten
mittels Kriechversuchen im Lastabsenkverfahren bestimmt. Da die Spannungen nach

Gleichung (2.1) proportional zu \/_1F steigen, sind sie in der unmittelbaren Umgebung der

Rissspitze trotz Abbau durch plastische Verformungen sehr hoch. Dementsprechend niedriger
sind die Spannungen, je grofer die Entfernung zur Rissspitze ist. Aus diesem Grund wurden
die Nortonkonstanten iiber ein breites Spannungsspektrum hinweg (von sehr hohen
Spannungen bis hin zu deutlich niedrigeren Spannungen in Abhéngigkeit der Temperatur)
bestimmt.
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Abbildung 4.4 zeigt die Ergebnisse der Kriechversuche bei 500 °C und 550 °C und die
daraus resultierenden Nortonkonstanten. Bei 500 °C wurde eine Nortonkonstante von #i = 12
ermittelt und bei 550 °C von 71 = 13.
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Abbildung 4.4: Nortonplot fiir 500 °C und 550 °C (X20CrMoV12-1 aus dem kalten
unbelasteten, nicht mit Dampf beaufschlagten Flanschbereich).
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4.2 Risswachstumsuntersuchungen

4.2.1 Schwellenwertnaher Bereich an Luft und im Vakuum

Zur Identifikation der maximal zuldssigen Spannungsintensitét, ab der ein bereits im Bauteil
existierender Riss nicht weiter wichst, wurden Schwellenwertversuche im fiir den
flexibilisierten Kraftwerksbetrieb relevanten Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C
durchgefiihrt.

Dazu wurde zunidchst exemplarisch anhand weniger Schwellenwertversuche bei 300 °C
(niedrigste Priiftemperatur) und 600 °C (hochste Priiftemperatur) untersucht, welchen Einfluss
die Frequenz auf den Schwellenwert hat und ob sich dieser Einfluss in Abhéngigkeit der
Temperatur verdndert. Der erste Schwellenwertversuch wurde bei 300 °C, R = 0,1 und
f=5Hz mit einer Lastabsenkung von etwas mehr als 10 % je Laststufe gemessen
(Abbildung 4.5).
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Abbildung 4.5: Schwellenwertversuche bei 300 °C und 600 °C an Luft, R = 0,1 und
f=20 Hzund f=5 Hz.

Alle darauf folgenden Schwellenwertversuche wurden mit einer Lastabsenkung von 5 % je
Laststufe durchgefiihrt, um mdogliche Reihenfolgeeffekte durch die starke Plastifikation an der
Rissspitze durch die vorherige Laststufe minimieren bzw. auszuschlieBen zu kdnnen und um
mehr Datenpunkte fiir mathematische Beschreibung der zyklischen Risswachstumskurve zu
erhalten. Dennoch wird der Schwellenwertversuch mit der etwas hoheren Lastabsenkung je
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Laststufe in den Vergleich der Versuche mit unterschiedlicher Frequenz einbezogen, da der
Schwellenwert bei 300 °C, R = 0,1 und f = 5 Hz mit einer Lastabsenkung von 5 % je
Laststufe identisch mit dem Schwellenwert ist, der bei einer Lastabsenkung von etwas mehr
als 10 % je Laststufe ermittelt wurde. In beiden Schwellenwertversuchen (5 Hz, 5 % und
10 % Lastabsenkung je Laststufe, vergl. Abbildung 4.5) wurde ein Schwellenwert von
7,1 MPaVm ermittelt. Im Anschluss an den Schwellenwertversuch bei 300 °C, R =0,1 und
f=15 Hz mit Lastabsenkung von 5 % je Laststufe (Abbildung 4.5) wurde nach vollstindigem
Rissstillstand, d. h. nach einer Million Zyklen ohne Rissfortschritt (Abbildung 4.6) die
Frequenz auf 20 Hz erhoht. Nach der Frequenzerh6hung begann das Spannungssignal der
DC-Messung wieder zu steigen (Abbildung 4.6), d. h. es kam zu erneutem Risswachstum.
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Abbildung 4.6: Spannungssignal der DC-Messung nach Rissstillstand und Spannungssignal
der DC-Messung nach Erhohung der Frequenz auf 20 Hz.

Die Last wurde dann sukzessive um 5 % je Laststufe weiter abgesenkt, bis erneut
Rissstillstand eintrat. Dabei wurde ein Schwellenwert von 6,3 MPaVm gemessen. Zur
Verifikation wurde ein Schwellenwertversuch bei 300 °C, R = 0,1 und f = 20 Hz
durchgefiihrt. Dieser Versuch (Abbildung 4.5) bestitigt den zuvor gemessenen
Schwellenwert von 6,3 MPaVm der nach dem vollstindigen Rissstillstand des
Schwellenwertversuchs bei 5 Hz bei einer Frequenzerhéhung auf 20 Hz ermittelt wurde. Das
bedeutet zum einen, dass der Schwellenwertversuch an Luft bei 300 °C frequenzabhéngig ist
und zum anderen, dass es moglich ist, im Anschluss an einen Schwellenwert, der mit niedriger
Frequenz durchgefiihrt wurde, nach vollstindigem Rissstillstand die Frequenz zu erhéhen und
einen giiltigen Schwellenwert bei hoherer Frequenz zu bestimmen, ohne das ein weiterer
Versuch an neuem Probenmaterial notwendig wire. Zur Klirung, ob die
Frequenzabhdngigkeit ~des  Schwellenwertes  temperaturabhdngig  ist,  wurden
Schwellenwertversuche bei 600 °C, R = 0,1, mit f=20 Hz und f=5 Hz an Luft durchgefiihrt
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(Abbildung 4.5). Es wurden weder Unterschiede im Verlauf der Rissausbreitungskurven
noch im Schwellenwert gefunden (Abbildung 4.5). Sowohl bei 5 Hz als auch bei 20 Hz
wurde ein Schwellenwert von 7,9 MPaVm gemessen. Zusitzlich wurde wie im
Schwellenwertversuch bei 300 °C und 5 Hz auch im Schwellenwertversuch bei 600 °C und
5 Hz nach vollstandigem Rissstillstand die Frequenz auf 20 Hz erhoht. Diesmal fiihrte die
Frequenzerhohung nicht zu erneutem Risswachstum. Das heif3t bei 600 °C liegt im Gegensatz
zu 300 °C kein Frequenzeinfluss auf den Schwellenwert vor. Somit ist die Frequenz-
abhingigkeit des Schwellenwertes von der Temperatur abhingig. Zur Kldrung, ob die
Atmosphire (bzw. die Wechselwirkung der Atmosphére mit der zyklischen Beanspruchung
der Rissspitze) einen Einfluss auf die Frequenzabhéngigkeit des Schwellenwertes bei 300 °C
hat bzw. sogar ursdchlich ist und nicht die hoherfrequente zyklische Bewegung der
Versetzungen, wurde jeweils ein Schwellenwertversuch bei 300 °C, R = 0,1, f= 20 Hz und
f =5 Hz imVakuum durchgefiihrt. Diese Versuche wurden mit den bei gleichen Parametern
an Luft durchgefiihrten Versuchen verglichen (Abbildung 4.7). Aus Abbildung 4.7 ist
ersichtlich, dass die zyklischen Risswachstumskurven unter Vakuum sowohl bei 20 Hz als
auch bei 5 Hz auch im schwellenwertnahen Bereich fast den gleichen Verlauf haben.
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Abbildung 4.7: Frequenzeinfluss auf den Schwellenwert in Abhéngigkeit der Atmosphére
bei R =0,1 und 300 °C.

Lediglich ein geringer Unterschied im Schwellenwert wurde im Vakuum gemessen. Im
Schwellwertversuch bei 300 °C, R = 0,1 und f = 20 Hz wurde im Vakuum ein Schwellenwert
von 9,5 MPaVm ermittelt, bei f = 5 Hz ein Schwellenwert von 9,2 MPaVm. Im Anschluss an
den 5 Hz Versuch nach vollstindigem Rissstillstand (nach einer Million Zyklen ohne
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Rissfortschritt) wurde die Frequenz auf 20 Hz erhoht. Es kam nicht zu erneutem
Risswachstum. Das heif3t, dass die minimale Differenz der Schwellenwerte zwischen 20 Hz
und 5 Hz unter Vakuum wahrscheinlich auf statistischer Streuung beruht und nicht durch die
Frequenz verursacht wird. Demzufolge gibt es keine Frequenzabhédngigkeit des
Schwellenwertes bei 300 °C im Vakuum. An Luft , knickt” die bei 5 Hz gemessene zyklische
Risswachstumskurve frither ab als die bei 20 Hz gemessene (Abbildung 4.7). An Luft wurde
wie in Abschnitt beschrieben bei 300 °C, R = 0,1 und f = 20 Hz ein Schwellenwert von
6,3 MPavm gemessen, bei 5 Hz ein Schwellenwert von 7,1 MPaVm. Auch an Luft wurde im
Anschluss an den 5 Hz-Versuch nach vollstdndigem Rissstillstand die Frequenz erhoht und es
kam im Gegensatz zum 5 Hz-Versuch im Vakuum zu erneutem Risswachstum (Abbildung
4.6). Die Ursache der Frequenzabhingigkeit des Schwellenwertes bei 300 °C ist also
moglicherweise in der Wechselwirkung der Atmosphire mit der zyklisch belasteten
Rissspitze zu sehen. Die dafiir infrage kommenden Mechanismen wie beispielweise, dass
durch die hohere Frequenz mehr Wasserstoff in der plastisch verformten Zone absorbiert wird
und es so zu einer stirkeren Versprodung an der Rissspitze kommt, waren im Rahmen dieser
Arbeit nicht zu kliren. Die im Vergleich zum Vakuum niedrigeren Schwellenwerte an Luft
sind auf Korrosion zuriickzufiihren.

Ein Grund, dass bei 600 °C keine Frequenzabhingigkeit gemessen wurde (Abbildung 4.5),
ist moglicherweise, dass der niedrigere Schwellenwert bedingt durch die hohere Frequenz,
durch oxidinduziertes Rissschliefen kompensiert wird. Ein anderer moglicher
Erklarungsansatz ist, dass die Oxidschicht bei 600 °C so schnell wichst bzw. so dick ist, dass
die Wechselwirkung der Atmosphire mit der zyklisch belasteten Rissspitze zumindest
eingeschrankt wird. Infolge dessen tritt auch kein Frequenzeinfluss bei 600 °C auf. Allerdings
wire auch eine Kombination aus beiden Mechanismen méoglich.

Aufgrund des relativ geringen Frequenzeinflusses (zumindest im untersuchten
Frequenzbereich von 5 Hz und 20 Hz) auf den Schwellenwert wurden alle weiteren
Schwellenwertversuche bei 20 Hz durchgefiihrt.

Um den Einfluss wasserdampfhaltiger Umgebungsatmosphire, der Kraftwerkskomponenten
im Betrieb ausgesetzt sind, auf den Schwellenwert quantifizieren zu kdnnen, wurden zunéchst
zum Vergleich notwendige Schwellenwertversuche an Luft bei R = 0,1, f =20 Hz im
Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C durchgefiihrt. Die Ergebnisse der
Schwellenwertversuche sind in Abbildung 4.8 und Tabelle 4.2 dargestellt. Ab 400 °C liegt
kein nenneneswerter Temperatureinfluss auf den Schwellenwert vor (Tabelle 4.2). Die
Schwellenwerte ab 400 °C bei ungefihr 7,9 MPavm. Nur bei einer Temperaturerhdhung von
300 °C auf 400 °C wurde in der ersten Messreihe (Tabelle 4.2) eine deutliche
Schwellenwerterhohung von 1,6 MPaVm gemessen. Um die fiir die Schwellenwerterhdhung
verantwortlichen Mechanismen identifizieren und quantifizieren zu konnen, wurden
Schwellenwertversuche und sogenannte intrinsische Schwellenwertversuche sowohl an Luft
als im Vakuum durchgefiihrt. Fiir eine grobe experimentelle Quantifizierung der
RissschlieBmechanismen und des  Korrosionseinfluss  ist es  unumginglich,
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Abbildung 4.8: Schwellenwertversuche bei R = 0,1 und f = 20 Hz an Luft im
Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C.

(63}

Schwellenwertversuche die mit unterschiedlichen R-Verhiltnissen gemessen wurden,
miteinander zu vergleichen. Dies ist unter der Annahme moglich, dass die
RissschlieBmechanismen entscheidend fiir die Ursache der R-Abhidngigkeit des
Schwellenwertes sind, nicht die hohere Mittellast. Das bedeutet mit zunehmendem R-
Verhiltnis wird der Riss immer weiter gedffnet, so dass der Einfluss der
RissschlieBmechanismen abnimmt und somit auch der Schwellenwert sinkt.

Tabelle 4.2: Schwellenwerte ermittelt bei R = 0,1 und f = 20 Hz an Luft im
Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C.

Temperatur [°C] 300 400 500 550 600

AK et £-20 Hy, Lun [MPaVm] 63 79 79 82 179
AKsehw. =20 Hz, Lot [MPaVm] (Wh.) 6,5 72 82 78 179

Zur Uberpriifung der Voraussetzung fiir die grobe experimentelle Quantifizierung der
RissschlieBmechanismen wurden Schwellenwertversuche bei  unterschiedlichen R-
Verhiltnissen sowie intrinsische Schwellenwertversuche bei 20 Hz im relevanten
Temperaturbereich von 300 °C - 400 °C an Luft durchgefiihrt (Abbildung 4.9). Der Riss kam
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Abbildung 4.9: R-Abhédngigkeit des Schwellenwertes bei f = 20 Hz im Temperaturbereich
von 300 °C - 400 °C an Luft.

in den intrinsischen Schwellenwertversuchen sowohl bei 300 °C als auch bei 400 °C bei R ~
0,8 zum Stillstand. Die Schwellenwerte im Bereich von R = 0,1 - R ~ 0,8 (intrinsisch) bei
20 Hz an Luft im Temperaturbereich von 300 °C - 400 °C sind in Tabelle 4.3
zusammengefasst. Die Schwellenwerte sind im gesamten untersuchten R-Bereich von 0,1 -
0,5 bei 20 Hz an Luft bei 300 °C niedriger als bei 400 °C.

Tabelle 4.3: Schwellenwerte bei unterschiedlichen R-Verhiltnissen bei 20 Hz an Luft im
Temperaturbereich von 300 °C - 400 °C.

R-Verhiiltnis 0,1 0,3 0,5 Intrinsisch (~0,8)
AKschw.£-20 tz, Lutt 300°c [MPaVm] 6,3 5,1 42 4,0
AKschw. =20 iz, Luft,400°c [MPavm] 7,9 5,8 4.8 42

Wenn die Mittellast entscheidend fiir die R-Abhéngigkeit des Schwellenwertes wére und nicht
die RissschlieBmechanismen, miissten die Schwellenwerte bei 400 °C bei allen R-
Verhéltnissen niedriger sein, da u. a. die Festigkeit und der E-Modul mit steigender
Temperatur und somit auch der Risswiderstand abnehmen. Das Gegenteil ist aber der Fall, da
die Schwellenwerte bei 400 °C hoher sind als bei 300 °C (Tabelle 4.3). Im Vakuum, wo das
oxidinduzierte RissschlieBen ausgeschlossen ist (wo aber dennoch RissschlieBmechanismen
wie z. B. plastisch induziertes Rissschliefen aktiv sind) sind die Schwellenwerte fiir die
untersuchten R-Verhéltnisse von 0,1 und ~ 0,8 (intrinsisch) bei 400 °C niedriger als bei
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300 °C (Tabelle 4.3, Tabelle 4.4 und Abbildung 4.11). Des Weiteren steigt der
Schwellenwert bei 300 °C an Luft bei einer Verringerung des R-Verhiltnisses von ~ 0,8
(intrinsisch) auf R = 0,5 im Rahmen der Streuung faktisch nicht (Tabelle 4.3). Das heift die
hohere Mittellast hat keinen Einfluss auf den Schwellenwert. Bei 300 °C gibt es erst ab
R =0,3 einen Einfluss auf den Schwellenwert, wihrend bei 400 °C schon ein merklicher
Einfluss bei R = 0,5 vorliegt. Dies ist nicht durch den Einfluss der Mittelast zu erkldren,
sondern nur durch die RissschlieBmechanismen. Bei 400 °C ist die Oxidschicht dicker als bei
300 °C (Tabelle 4.6), so dass das oxidinduzierte RissschlieBen schon bei einem héheren R-
Verhéltnis (hier R = 0,5) wirken kann. Zudem steigt die Differenz der Schwellenwerterhdhung
an Luft (jeweils zwischen 300 °C und 400 °C) mit abnehmendem R-Verhiltnis (Tabelle 4.3
und Abbildung 4.10).
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Abbildung 4.10: Einfluss des R-Verhéltnisses bei 20 Hz an Luft in Abhéngigkeit der
Temperatur (300 °C - 400 °C).

Die Differenz betrigt bei R ~ 0,8 nur 0,2 MPaVm (vernachlissigbar, da im intrinsischen
Schwellenwertversuch keine RissschlieBmechanismen auftreten), bei R = 0,5 betrigt sie
0,6 MPaVm, bei R = 0,3 betragt sie 0,7 MPaVm und bei R = 0,1 betrégt sie 1,6 MPaVm. Im
Vakuum, wo das oxidinduzierte RissschlieBen nicht auftreten kann, liegt die Differenz der
Schwellenwerte (zwischen 300 °C und 400 °C) fiir die untersuchten R-Verhéltnisse fiir
R ~ 0,8 und R = 0,1 in etwa der gleichen GroBenordnung (bei R = 0,1 betrigt sie 0,9 MPaVm
und bei R ~ 0,8 betrigt sie 0,9 MPaVm (Tabelle 4.4)). Dies sind zumindest Indizien dafiir, das
fir die R-Abhéngigkeit des Schwellenwertes die RissschlieBmechanismen und nicht die
hohere Mittellast ursdchlich sind. Aus diesem Grund ist fiir die grobe experimentelle
Quantifizierung der RissschlieBmechanismen der Vergleich von Schwellenwertversuchen mit
unterschiedlichen R-Verhéltnissen zuldssig. Die generell niedrigeren Schwellenwerte an Luft
im Vergleich zum Vakuum (Tabelle 4.4) sind korrosionsbedingt.
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Abbildung 4.11: Einfluss des R-Verhéltnisses bei 20 Hz in Abhéngigkeit der Atmosphére
(Luft und Vakuum) und der Temperatur (300 °C - 400 °C).

Abbildung 4.12 ist neben den Schwellenwerten bei R = 0,1 und den intrinsischen
Schwellenwerten bei 20 Hz an Luft und unter Vakuum im Temperaturbereich von 300 °C -
400 °C zu entnehmen, dass die Rissgeschwindigkeit im Vakuum sowohl bei 300 °C als auch
bei 400 °C um etwa eine Grofenordnung geringer als an Luft ist. Dies zeigt die beachtliche
korrosive Wirkung der Umgebungsluft.
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Abbildung 4.12: Schwellenwertversuche bei R = 0,1, 20 Hz an Luft und im Vakuum, sowie
intrinsische Schwellenwertversuche bei 20 Hz an Luft und im Vakuum bei
300 °C und 400 °C.
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Um die RissschlieBmechanismen separieren und grob quantifizieren zu kdnnen, die fiir die
Schwellenwerterhdhung von 1,6 MPaVm bei 20 Hz, R = 0,1 an Luft bei einer
Temperaturerhohung von 300 °C auf 400 °C verantwortlich sind, wurden unterschiedliche
Arten von Schwellenwertversuchen an Luft und im Vakuum durchgefiihrt.

Im Schwellenwertversuch an Luft treten das oxidinduzierte und das plastisch induzierte
Rissschlieen (Tabelle 4.4) auf.

Tabelle 4.4: RissschlieBmechanismen und Korrosionseinfluss bei unterschiedlichen
Arten von Schwellenwertversuchen an Luft und im Vakuum.

Versuchsart  AKgehw. Luft AKsenw, Luft (intr.) AKscnw. Vak. AKsenw. Vak. (intr.)

[MPavVm] [MPavVm] [MPavVm)] [MPavVm]
Mechanismen -Korrosion -Korrosion +plastisch ind.
+oxidind. Rissschl.
Rissschl.
+plastisch
ind. Rissschl.
300 °C 6,3 4,0 9,5 7,6
400 °C 7,9 4,2 8,4 6,8

Der Einfluss des rauhigkeitsinduzierten RissschlieBens sollte vernachlédssigbar sein, da mit
zunehmender Temperatur die  Oberflichenrauigkeit abnimmt [101] wund die
Schwellwertversuche bei erhohten Temperaturen von 300 °C und 400 °C durchgefiihrt
wurden. Zudem liegt noch ein Korrosionseinfluss (detailliert beschrieben in Kapitel 2.3.1.5
und 2.3.1.6.2) vor. Der Schwellenwert an Luft bei 300 °C betrigt 6,3 MPavm und bei 400 °C
7,9 MPaVm. Im intrinsischen Schwellenwertversuch an Luft liegt nur Korrosionseinfluss vor
(Tabelle 4.4). Der Korrosionseinfluss ist moglicherweise im  intrinsischen
Schwellenwertversuch etwas grofler als im Schwellenwertversuch bei R = 0,1, da der Riss
wihrend des Versuchs fast vollstindig gedftnet ist und so die Umgebungsatmosphire leichter
mit der Rissspitze interagieren kann. Der Korrosionseinfluss konnte also iiberschitzt werden.

Der intrinsische Schwellenwert an Luft betrigt bei 300 °C 4,0 MPaVm und bei 400 °C
42 MPaVm. Im Schwellenwertversuch im Vakuum tritt nur plastisch induziertes
RissschlieBen auf (Tabelle 4.4). Allerdings kann im Vakuum ein teilweises Verschwei3en der
Bruchfldache nicht ausgeschlossen werden [177]. Aus diesem Grund konnte der Anteil an
plastisch induziertem Rissschlieen iiberschitzt werden. Der Schwellenwert im Vakuum
betrigt bei 300 °C 9,5 MPaVm und bei 400 °C 8,4 MPaVm. Im Vakuum treten weder
RissschlieBeffekte noch Korrosion im intrinsischen Schwellenwertversuch auf (Tabelle 4.4).
Der intrinsische Schwellenwert im Vakuum betrdgt bei 300 °C 7,6 MPa\/m, bei 400 °C 6,8
MPaVm. Der Korrosionseinfluss ldsst sich aus der Differenz des intrinsischen
Schwellenwertes im Vakuum und des intrinsischen Schwellenwertes an Luft bestimmen:
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AKl(orrosion = AKSchw.7Vakuum,intr. - AKSchw.fLuft,intr. (41)

Der Anteil an plastisch induziertem RissschlieBen kann aus dem Schwellenwert im Vakuum
abziiglich des intrinsischen Schwellenwertes im Vakuum bestimmt werden:

AKplastisch_induziert = AKSchw._Vakuum - AKSchw._Vakuum_imfr.
(4.2)

Der Schwellenwert an Luft setzt sich aus dem intrinsischen Schwellenwert im Vakuum, den
RissschlieBmechanismen, abziiglich des Korrosionseinflusses zusammen:

AKSchw._Luft = AK.‘)‘chw._Vak._imtr. + AKoxidinduziert + AKplastisch_induziert
(4.3)

- AKl(orrosion

Nach Umstellung von Gleichung (4.3) ergibt sich fiir das oxidinduzierte Rissschlieen
folgender Zusammenhang:

AKoXidinduziert = AKSchw.ﬁLuf t AKSchw., Vak intr. — AKplastischjnduzierl’
4.4
+ AKl(orrosion ( )

Aus den Gleichungen 4.1 - 4.4 ergeben sich die in Tabelle 4.5 gelisteten Anteile der
RissschlieBmechanismen und des Korrosionseinflusses bei 300 °C und 400 °C. Bei 400 °C ist
der Korrosionseinfluss um 1 MPaVm geringer als bei 300 °C (Tabelle 4.5). Die Ursache dafiir
ist die schneller wachsende und dickere Oxidschicht bei 400 °C. Das plastisch induzierte
Rissschliefen hat flir den Schwellenwert bei einer Temperaturerhdhung von 300 °C und
400 °C praktisch keine Signifikanz. Der Anteil an plastisch induziertem RissschlieBen ist bei
400 °C marginal um 0,3 MPaVm geringer (Tabelle 4.5). Die Hauptursache fiir die
Schwellenwerterhohung ist das oxidinduzierte RissschlieBen. Das oxidinduzierte
Rissschliefen ist bei 400 °C um 1,7 MPaVm hdher als bei 300 °C (Tabelle 4.5). Zur weiteren
Verifikation der Ursache wurde die Oxidschichtdicke mit der Rissspitzendffnungs-
verschiebung [101] verglichen. Bei 300 °C liegt die mittlere Oxidschichtdicke im
Schwellenwertbereich in etwa in der GroBenordnung der Rissspitzendffnungsverschiebung
(Tabelle 4.6). In der vorletzten Laststufe (AK = 6,6 MPaVm) im Schwellenwertversuch bei
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Tabelle 4.5: Quantitative Anteile der RissschlieBmechanismen, des Korrosionseinflusses
und des Temperatureinfluss, die ursdchlich fiir die Schwellenwerterhhung
bei einer Temperaturerhdhung von 300 °C auf 400 °C an Luft sind.

Mechanismen  AKgorrosion ~ AKplastisch_ind. AK oxidind. Temperatureinfluss Summe

[MPaVm] [MPaVm] [MPa\m] [MPaVm] [MPaVm]
Temperatur
300 °C 3,6 1,9 0,4 7,6 -
400 °C 2,6 1,6 2,1 6,8 -
A300°C— 400°C 1 -0,3 1,7 -0,8 1,6

300 °C und R = 0,1 betrdgt die Rissspitzendffnungsverschiebung 0,140 um, die mittlere
Oxidschichtdicke 0,120 pm. Das heifit bei 300 °C und R = 0,1 ist das oxidinduzierte
RissschlieBen in der vorletzten Laststufe nicht mehr wirksam. Mit zunehmendem R-
Verhiltnis wird der Riss immer weiter gedffnet, so dass u. a. das oxidinduzierte Rissschlieen
nicht aktiv ist und der Schwellenwert geringer wird. Dagegen betrdgt die mittlere
Oxidschichtdicke bei 400 °C etwa 0,336 pum, die Rissspitzendffnungsverschiebung im
Bereich des Schwellenwertes 0,240 pm (Tabelle 4.6). Bei 400 °C, R = 0,1 ist die
Oxidschichtdicke groBer als die Rissspitzendffnungsverschiebung, weshalb das oxidinduzierte
Rissschlieen wirksam ist. Die Wirksamkeit des oxidinduzierten RissschlieBens tritt bei
400 °C schon bei AK = 9,8 MPaVm (mittlere Oxidschichtdicke betrigt 0,336 pm und
CTOD = 0,369) ein, was die Hauptursache fiir den hoheren Schwellenwert gegeniiber 400 °C
ist.

Tabelle 4.6: Oxidschichtdicke und Rissspitzendffnungsverschiebung (CTOD)

Temperatur Lastverhiltnis FlieBspannung AKgcpy. Mittlere CTOD™
[°C] [MPa] [MPa\/m] Oxidschichtdicke [pm]

. [um]
300 0,1 400 6.3 0,120 0,128
400 0,1 350" 7,9 0,336 0,240

*[10], "CTOD = 0,49 AK?*/204E [178].

Zusétzlich ist der reine Temperatureinfluss zu beachten. Allgemein nehmen u. a. die Festigkeit
und der E-Modul eines Werkstoffes und somit auch der Risswiderstand mit zunehmender
Temperatur ab. Der reine Temperatureinfluss kann aus der Differenz des intrinsischen
Schwellenwertes im Vakuum bei 300 °C und des intrinsischen Schwellenwertes im Vakuum
bei 400 °C ermittelt werden. Damit ergibt sich eine Abnahme des Risswiderstandes bei
400 °C gegeniiber 300 °C um 0,8 MPaVm (Tabelle 4.5). Die Summation aller Einfliisse
(Korrosion, plastisch induziertes Rissschliefen, oxidinduziertes RissschlieBen und die
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Verdnderung des Risswiderstandes des Werkstoffs durch die Temperaturerh6hung) ergibt die
gemessene Schwellenwerterhdhung von 1,6 MPaVm bei einer Temperaturerhdhung von
300 °C auf 400 °C. Insgesamt ist die Hauptursache fiir die Schwellenwerterhohung bei einer
Temperaturerhdhung von 300 °C auf 400 °C die schneller wachsende und dickere Oxidschicht
bei 400°C, die vor Korrosion schiitzt und gleichzeitig das oxidinduzierte Rissschliefen
begiinstigt. Damit sind auch die zwischen 400 °C und 600 °C anndhernd konstant in der
GroBenordnung von ~ 7,9 MPavVm bleibenden Schwellenwerte (Tabelle 4.2) zu erkliren. Der
Temperatureinfluss, der zur Senkung des Risswiderstandes fiihrt, wird hauptséchlich durch
das oxidinduzierte RissschlieBen kompensiert.
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4.2.2 Schwellenwertnaher Bereich unter Wasserdampfatmosphire

Zur Quantifizierung des Wasserdampfatmosphidreneinflusses auf den Schwellenwert in
Abhiéngigkeit der Temperatur werden die in Kapitel 4.2.1 ermittelten Schwellenwerte bei
R=0,1, f=20 Hz im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C an Luft mit denen bei gleichen
Parametern unter Wasserdampf gemessenen Schwellenwerten verglichen. Dazu wurde
zundchst ein Schwellenwertversuch an der oberen Temperaturgrenze von 600 °C unter
Wasserdampf durchgefiihrt. Trotz Variation der Priifkraft konnte kein konsistentes
Risswachstum gemessen werden. Deshalb wurde der Versuch abgebrochen und die
Oberfliche der C(T)-Probe mittels Rasterelektronenmikroskopie untersucht. Auf der
Probenoberfliche wurde entlang der Rissflanken und an der Rissspitze ausgeprigte
nadelformige Oxidbildung beobachtet (Abbildung 4.13).

A
' Oxidnadeln

Abbildung 4.13: REM-Aufnahmen unterschiedlicher Vergroferung der Rissspitze bzw. des
rissspitzennahen Bereichs an der Oberflidche der nicht aufgezogenen C(T)-
Probe des Schwellenwertversuchs bei 600 °C, R = 0,1, f = 20 Hz unter
Wasserdampfatmosphire.

Zur weiteren Kldrung des inkonsistenten Risswachstums im Schwellenwertversuch bei
600 °C unter Wasserdampf wurde die C(T)-Probe auf die halbe Probenbreite (5 mm)
abgeschliffen und weitere rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen durchgefiihrt. Die
REM-Aufnahmen (Abbildung 4.14) zeigen, dass die gesamte Rissspitze auch im
Probeninneren vollstdndig oxidiert ist.
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‘Fe/Cr-Mischoxid

200pm

25pm

Abbildung 4.14: REM- Aufnahmen unterschiedlicher Vergroflerung der Rissspitze bzw. des
rissspitzennahen Bereichs der auf halbe Probenbreite (5 mm)
abgeschliffenen, nicht aufgezogenen C(T)-Probe des Schwellenwert-
versuchs bei 600 °C, R = 0,1, f=20 Hz unter Wasserdampfatmosphdre.

Mittels eines EDX-Mappings der Rissspitze wurde die Zusammensetzung der Oxide
bestimmt. Die innere Schicht besteht aus Fe;O4, die duBlere Schicht aus einem Fe/Cr-
Mischoxid (Abbildung 4.15, siche auch Abbildung 4.14). Die schwarzen, zum Riss hin
verlaufenden Linien (Abbildung 4.15) sind Cr-Anreicherungen.

O

25um
Abbildung 4.15: EDX-Mapping der Rissspitze des Schwellenwertversuchs bei 600 °C,
=20 Hz, R = 0,1 unter Wasserdampfatmosphire.
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Aufgrund der starken Oxidation ist eine Schwellenwertbestimmung bei 600 °C unter
Wasserdampfatmosphire nicht mdglich, weshalb alle Schwellenwertversuche unter
Wasserdampfatmosphire in der vorliegenden Arbeit nur bis 550 °C durchgefiihrt wurden. In
Abbildung 4.16 sind die Ergebnisse der Schwellenwertversuche an Luft und unter
Wasserdampfatmosphire bei R = 0,1 und f = 20 Hz im Temperaturbereich von 300 °C -
550 °C gegeniibergestellt.
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Abbildung 4.16: Vergleich der Schwellenwertversuche mit R = 0,1, f =20 Hz an Luft und
unter Wasserdampf im Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C.

Die unter Wasserdampfatmosphire gemessen Risskurven fallen ab 400 °C abrupter ab als die
an Luft ermittelten Risskurven (Abbildung 4.16). Die Ergebnisse der Schwellenwertversuche
unter Wasserdampf sind in Tabelle 4.7 zusammengefasst. Trotz der aggressiven
Wasserdampfatmosphire ist eine gute Reproduzierbarkeit der Versuche gegeben (vergleiche
Abbildung 4.16 und Tabelle 4.7).

Tabelle 4.7: Schwellenwerte ermittelt bei R = 0,1 und f = 20 Hz unter Wasserdampf im
Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C.

Temperatur [°C] 300 400 500 550

AKschw. - 20 Hz.wp[MPavm)] 73 13,6 18,5 194
AKsehw.=20 Hzwp [MPavm] (Wh.) 7,6 13,4 19,7 192
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Schon ab 300 °C liegt ein Wasserdampfatmosphéareneinfluss auf den Schwellenwert vor. Bei
300 °C ist der Schwellenwert unter Wasserdampf (Vergleich der gemittelten Schwellenwerte
unter Wasserdampf mit den gemitteltelten Schwellenwerten an Luft) gegeniiber Luft um ~
1,1 MPaVm, bei 400 °C um ~ 6 MPaVm, bei 500 °C um ~ 11,1 MPaVm und bei 550 °C um
11,3 MPaVm erhSht (Abbildung 4.17).
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Abbildung 4.17: Schwellenwerterh6hung unter Wasserdampfatmosphire gegeniiber Luft im
Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C.

Bei einer Temperaturerhbhung von 300 °C auf 500 °C steigt der Schwellenwert unter
Wasserdampfatmosphire im Mittel um ~ 11,9 MPavm. Die héheren Schwellenwerte unter
Wasserdampf konnen mit zunehmenden Oxidschichtdicken korreliert werden (Abbildung
4.18).
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Abbildung 4.18: Schwellenwert in Abhdngigkeit der Temperatur und die Abhingigkeit der
mittleren Oxidschichtdicke von der Temperatur.
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Bei einer Temperaturerhdhung von 300 °C auf 400 °C steigt die mittlere Oxidschichtdicke um
ca. 2,14 um, der gemittelte Schwellwert um ~ 6 MPaVm (Abbildung 4.18). Wird die
Temperatur weiter von 400°C auf 500°C erhoht, steigt die mittlere Oxidschichtdicke um
ungefihr 5,54 pm, der Schwellenwert im Mittel um 5,6 MPavm (Abbildung 4.18). Der
Einfluss der mittleren Oxidschichtdicke auf die Schwellenwerterhhung wird geringer.
Erfolgt eine weitere Erhéhung der Temperatur von 500 °C auf 550 °C steigt die mittlere
Oxidschichtdicke nochmals um ca. 3,4 um an, der Schwellenwert steigt dagegen im Mittel
nur noch um 0,2 MPaVm (Abbildung 4.18). Das heiBt ab 500 °C steigt die mittlere
Oxidschichtdicke weiter stark an, gleichzeitig aber bleibt der Schwellenwert anndhernd
konstant (Abbildung 4.18). Es liegt also ab 500 °C unter Wasserdampfatmosphire eine
Sattigung des Schwellenwertes vor. Die Ursache fiir die hoheren Schwellenwerte unter
Wasserdampfatmosphire gegeniiber Luft ist der deutlich hohere Anteil an oxidinduziertem
RissschlieBen. Die Sattigung des Schwellenwertes ab 500 °C unter Wasserdampfatmosphére
ist wahrscheinlich dadurch bedingt, dass eine weitere Zunahme der Oxidschichtdicke nicht zu
einem noch fritheren Kontakt der gegeniiberliegen Rissufer fiihrt, da die Rissspitze und der
rissspitzennahe Flankenbereich schon vollstédndig oxidiert sind.
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4.2.3 Bereich II der zyklischen Risswachstumskurve an Luft

Fiir lastflexibel betriebene Kraftwerke ist neben der Charakterisierung des Bereichs I der
zyklischen Risswachstumskurve auch die Kenntnis des Rissausbreitungsverhaltens im
Bereich II (Paris-Bereich) von elementarer Bedeutung. Dabei liegt der Fokus auf den
Einfliissen von Temperatur, Frequenz bzw. Haltezeit und deren Wechselwirkung auf das
Rissausbreitungsverhalten. Insbesondere die Haltezeitversuche kommen den realen
Belastungsfrequenzen lastflexibel betriebener Kraftwerke schon relativ nah. Des Weiteren
wird ermittelt, ab welcher Temperatur/Frequenz/Haltezeit-Kombination es neben dem
ermiidungsdominierten Risswachstum auch zu Kriechermiidungswechselwirkung kommt.

Dazu wurden zunidchst ERW-Versuche bei R = 0,1, f = 20 Hz in einem Temperaturbereich
von 300 °C - 600 °C an Luft durchgefiihrt. Die zugehorigen Risswachstumskurven sind in
Abbildung 4.19 dargestellt und die Risswachstumsstartwerte sind Abbildung 4.20 zu
entnehmen. Mit zunehmender Temperatur sinkt der Risswachstumsstartwert.
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Abbildung 4.19: Zyklische Risswachstumskurven der ERW-Versuche bei f =20 Hz, R = 0,1
an Luft im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C mit zugehdrigen Paris
Fits.

Unter dem Begriff Risswachstumsstartwert (AKsgt) wird der AK-Wert verstanden, der
notwendig ist, um einen bereits im Material existierenden Riss gleicher Linge wieder zum
Wachsen zu bringen. Ein Riss gleicher Lénge ist erforderlich, damit die
Risswachstumsstartwerte vergleichbar sind, da die Risslinge in die Berechnung der
Spannungsintensitdt einflieft. Des Weiteren héngt der Risswachstumsstartwert auch von der
Vorbelastung (plastische Zone) ab. Die Vergleichbarkeit wird in der vorliegenden Arbeit zum
einen durch einen Anriss jeder Probe von a/W = 0,4 und zum anderen durch die
Probenentnahme aus dem kalten, unbelasteten und nicht mit Dampf beaufschlagten Flansch
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der HDU (keine Vorbelastung) sichergestellt. Der Risswachstumsstartwert ist nicht mit dem
Schwellenwert zu verwechseln. Der Schwellenwert gibt den Wert an, ab dem der Riss aus
technischer Sicht nicht wachstumsfahig ist. Beide Werte werden unterschiedlich bestimmt.
Zur Bestimmung des Schwellenwertes wird die Last und damit einhergehend die
Spannungsintensitit abgesenkt, bis Rissstillstand eintritt. Dahingegen wird bei der
Bestimmung des Risswachstumsstartwertes die Last und somit auch die Spannungsintensitit
langsam erhoht (der Riss wird im Gegensatz zum Schwellenwertversuch immer weiter
geoffnet) bis der durch Anschwingen erzeugte Riss anfingt zu wachsen. Aus diesem Grund
sind Schwellenwert und Risswachstumsstartwert nicht identisch.

Der Risswachstumsstartwert nimmt im ERW-Versuch bei f = 20 Hz und R = 0,1 mit
zunehmender Temperatur im untersuchten Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C ab
(Abbildung 4.20). Bis 500 °C nimmt der Risswachstumsstartwert ndherungsweise linear mit
der Temperatur ab, bis er dann bei hoheren Temperaturen steiler abfillt. Mit steigender
Temperatur nehmen u. a. die Festigkeit und der E-Modul ab, wodurch der Widerstand
gegeniiber dem Risswachstum sinkt.
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Abbildung 4.20: Temperatureinfluss auf die Risswachstumsstartwerte im ERW-Versuch bei
R =0,1 und f=20 Hz an Luft.

Bei gleichen Spannungsintensititen steigt die Rissgeschwindigkeit leicht mit zunehmender
Temperatur im gesamten untersuchten Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C (mit
Ausnahme des Risskurvenendes bei 500 °C). Mit zunehmender Temperatur wird das
Versuchsabbruchkriterium (a/W = 0,7) bei niedrigeren Spannungsintensitdten erreicht
(Abbildung 4.19). Folglich wird auch ein Bauteil bei geringerer Spannungsintensitit
versagen.

Die farbigen durchgezogenen Linien in Abbildung 4.19 zeigen die Anpassung des stabilen
Risswachstumsbereichs der ERW-Versuche bei R = 0,1 und =20 Hz im Temperaturbereich
von 300 °C - 600 °C an Luft mittels der Paris-Gleichung (Gleichung (2.21)). Die ermittelten
Ermiidungsrisswachstumsparameter sind in Tabelle 4.8 aufgelistet.
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Tabelle 4.8: Ermiidungsrisswachstumsparameter an Luft (ERW-Versuche bei f =20 Hz).

Priiftemperatur [°C] C m
300 5,70-10° 1,4
400 1,77-107 1,7
500 1,72:10° 1,0
550 2,56:10°° 0,9
600 4,41-10° 0,8

Der Koeffizient C steigt ab 500 °C um etwa eine Groflenordnung und bewegt sich dann bis
600 °C in der gleichen GroBenordnung. Der Exponent m steigt bis 400 °C leicht und sinkt
dann. Tendenziell sinkt m mit zunehmender Temperatur. Ob bei 300 °C oder 400 °C ein
abweichendes Verhalten der Risswachstumsstartwerte vorliegt oder es statistisch bedingt ist,
kann aufgrund der geringen Versuchszahl nicht beurteilt werden.

Um die Auswirkungen einer niedrigeren Frequenz zu untersuchen, wurden im Anschluss an
die ERW-Versuche mit R = 0,1, f = 20 Hz an Luft im Temperaturbereich von 300 °C -
600 °C, ERW-Versuche mit gleichen Parametern, aber mit f = 5 Hz durchgefiihrt. Abbildung
4.21 zeigt die Ergebnisse der ERW-Versuche mit f = 5 Hz, R = 0,1 an Luft im
Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C. Die zugehdrigen Risswachstumsstartwerte sind

Abbildung 4.22 zu entnehmen.
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Abbildung 4.21: Zyklische Risswachstumskurven der ERW-Versuche bei f =5 Hz, R = 0,1
an Luft im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C und zugehorige Paris

Fits.
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Die hochsten Risswachstumsstartwerte wurden im ERW-Versuch mit 5 Hz bei 400 °C und
500 °C ermittelt (Abbildung 4.22).
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Abbildung 4.22: Temperatureinfluss auf die Risswachstumsstartwerte im ERW-Versuch bei
R =0,1 und f=5 Hz an Luft.

Die Rissgeschwindigkeit ist bei 400 °C bei gleicher Spannungsintensitit minimal langsamer
als bei 300 °C. Ab 500 °C ist die Rissgeschwindigkeit bei identischer Spannungsintensitét
gegeniiber 300 °C und 400 °C leicht erhoht. Die Rissgeschwindigkeit ist von 500 °C - 600 °C
bei identischer Spannungsintensitidt anndhernd gleich. Mit zunehmender Temperatur ab
400 °C wird das Versuchsabbruchkriterium bei niedrigeren Spanungsintensititen erreicht
(Abbildung 4.21).

Wie auch im ERW-Versuch bei 20 Hz erfolgte auch bei 5 Hz eine Anpassung des stabilen
Risswachstumsbereichs im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C mittels der Paris-
Gleichung (gepunktete farbige Linien in Abbildung 4.21). Die bestimmten
Ermiidungsrisswachstumsparameter sind in Tabelle 4.9 dargestellt.

Tabelle 4.9: Ermiidungsrisswachstumsparameter an Luft (ERW-Versuche bei f= 5 Hz).

Priiftemperatur [°C] C m
300 4,53-10° 2,1
400 5,90-10°® 2,0
500 9,95-107 1,3
550 1,43-10° 12

600 8,70-107 1,3
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Der Koeffizient C ist bei 500 °C und 600 °C etwa um eine GroBenordnung, bei 550 °C etwa
zwei GroBenordnungen grofer als bei 300 °C und 400 °C. Der Exponent m sinkt bis 500 °C
und bleibt dann anndhernd konstant.

Abbildung 4.23 zeigt den Vergleich die zyklischen Risswachstumskurven der ERW-
Versuche bei R = 0,1, f = 20 Hz im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C mit den bei
gleichen Parametern fiir 5 Hz ermittelten zyklischen Risswachstumskurven und die
dazugehdrigen Anpassungen mittels Paris-Gleichung.
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Abbildung 4.23: Frequenzeinfluss (X20CrMoV12-1) auf die Rissgeschwindigkeit und den
Risswachstumsbeginn bei Frequenzen von 5 Hz und 20 Hz, R = 0,1 an Luft
im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C und zugehorige Paris Fits.

Im Gegensatz zu den ERW-Versuchen bei 20 Hz, bei denen die Risswachstumsstartwerte mit
zunehmender Temperatur leicht sinken (Abbildung 4.20) wurden in den ERW Versuchen mit
5 Hz die héchsten Risswachstumsstartwerte bei 400 °C (18,66 MPavm) und 500 °C
(17,48 MPaVm) gemessen (Abbildung 4.22). Erst ab 500 °C sinken die Risswachstums-
startwerte. Ob das abweichende Verhalten der Risswachstumsstartwerte durch die Frequenz
verursacht wird oder ob es sich um ,,Ausreifler handelt, ist aufgrund der geringen Anzahl an
Versuchen nicht zu beurteilen.

Die Rissgeschwindigkeit steigt leicht mit abnehmender Frequenz (20 Hz — 5 Hz) bei gleicher
Spannungsintensitit an Luft im gesamten Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C.
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Der Ermiidungsrisswachstumsparameter C ist mit Ausnahme von 550 °C im ERW-Versuch
bei 20 Hz im gesamten Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C um etwa eine GréBenordnung
grofer als im ERW-Versuch bei 5 Hz, wihrend der Parameter m im gesamten
Temperaturbereich niedriger ist. Dies ist plausibel, da die Rissgeschwindigkeit im ERW-
Versuch bei 20 Hz im gesamten Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C niedriger ist und
somit die Risswachstumskurve eine geringere Steigung hat. Durch die geringere Steigung ist
die Parallelverschiebung zur Ordinate groBer, folglich auch der Parameter C.

Um die Auswirkungen niedriger Frequenzen wie sie im realen Kraftwerksbetrieb auftreten
testen zu konnen, wurden zunidchst ERW-Versuche mit 5 Minuten Haltezeit bei Maximallast
in dem fiir den lastflexiblen Kraftwerksbetrieb relevanten Temperaturbereich von 300 °C -
600 °C durchgefiihrt. Zum besseren Vergleich der Haltezeitversuche in Abhdngigkeit der
Temperatur und bis zur Kliarung der Giiltigkeitsgrenze des K-Konzeptes, erfolgt die
Auswertung aller Versuche zundchst mit dem K-Konzept. Abbildung 4.24 zeigt die
zyklischen Risswachstumskurven der ERW-Versuche mit 5 Minuten Haltezeit bei
Maximallast bei R = 0,1 im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C an Luft und Abbildung
4.25 die zugehorigen gemittelten (mit Ausnahme 550 °C) Risswachstumsstartwerte.
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Abbildung 4.24: Zyklische Risswachstumskurven der ERW-Versuche mit 5 Minuten
Haltezeit bei Maximallast bei R = 0,1 an Luft im Temperaturbereich von
300 °C - 600 °C.

Wie auch in den ERW-Versuchen mit 20 Hz beobachtet (Abbildung 4.20) sinkt der
Risswachstumsstartwert bis 500 °C anndhernd linear mit der Temperatur (Abbildung 4.25)
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Allgemein sinkt der Risswachstumsstartwert im untersuchten Temperaturbereich von 300 °C -
600 °C mit zunehmender Temperatur.

60 1

AKq,,, [MPaym]

300 400 500 600
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Abbildung 4.25: Temperatureinfluss auf die Risswachstumsstartwerte (Mittelwerte mit
Ausnahme 550 °C) im ERW-Versuch mit 5 Minuten Haltezeit bei
Maximallast bei R = 0,1 an Luft im Temperaturbereich von
300 °C - 600 °C.

Im Temperaturbereich von 300 °C - 500 °C liegen die Rissausbreitungskurven dicht
beieinander (Abbildung 4.24), d. h. in diesem Bereich liegt nur ein geringer Temperatur-
einfluss auf die Rissgeschwindigkeit vor. Bei 550 °C wird im 5 Minuten Haltezeitversuch
erstmalig ein deutlicher Temperatureinfluss beobachtet. Das Risswachstum beginnt bei
signifikant niedrigeren AK-Werten (Abbildung 4.25) und das Versuchsabbruchkriterium
(a/w = 0,7 oder 5 mm Aufweitung) wird dementsprechend bei niedrigeren Spannungs-
intensititen erreicht. Ab 600 °C ist die Risswachstumsgeschwindigkeit zusitzlich deutlich
beschleunigt (Abbildung 4.24).

Um die realen, in lastflexibel betriebenen Kraftwerken auftretenden Belastungsfrequenzen
préziser im Labormafstab abbilden zu kdnnen, wurden ERW-Versuche mit auf 10 Minuten
erhohter Haltezeit im Temperaturbereich von 400 °C - 550 °C durchgefiihrt. Zusétzlich
erfolgte zur Identifikation des Ubergangs zur Kriechermiidungswechselwirkung noch ein
Versuch mit einer auf 20 Minuten erh6hten Haltezeit bei 500 °C. Abbildung 4.26 zeigt den
Effekt einer auf 10 Minuten erhdhten Haltezeit bei Maximallast bei R = 0,1 auf den
Risswachstumsbeginn und die Rissgeschwindigkeit im Temperaturbereich von 400 °C -
550 °C an Luft im Vergleich zu 5 Minuten Haltezeit, sowie die Auswirkung einer weiter auf
20 Minuten erhohten Haltezeit bei 500 °C bei ansonsten identischen Priifparametern. Der
Risswachstumsstartwert im ERW-Versuch mit 10 Minuten Haltezeit bei Maximallast und
R = 0,1 an Luft betragt bei 500 °C 61,31 MPa\/m, bei 550 °C 39,16 MPaVm. Das
Risswachstum beginnt demzufolge im Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C mit
zunehmender Haltezeit bei hoheren AK-Werten.
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Abbildung 4.26: Zyklische Risswachstumskurven der ERW-Versuche (5, 10 und 20 Minuten
Haltezeit bei Maximallast, R = 0,1 an Luft im Temperaturbereich: 400 °C -
550 °C).

Dagegen hat eine weitere Erhohung der Haltezeit auf 20 Minuten bei 550 °C im Vergleich zu
10 Minuten Haltezeit bei 550 °C keinen nennenswerten Einfluss mehr auf den
Risswachstumsbeginn (Abbildung 4.26). Der Risswachstumsstartwert im ERW-Versuch mit
20 Minuten Haltezeit bei Maximallast bei R = 0,1 an Luft bei 500 °C betrdgt 60,70 MPaVm
(zum Vergleich: fiir 10 Minuten Haltezeit bei 500 °C betrdgt der Risswachstumsstartwert
61,31 MPaVm). Quantitativ entspricht dies verglichen mit dem Mittelwert des
Risswachstumsstartwertes fiir 5 Minuten Haltezeit bei 500 °C einer Erhdhung des
Risswachstumsstartwertes um 15,56 MPa\/m, bei 550 °C (hier wurde nur ein Versuch
durchgefiihrt, deshalb ist kein Vergleich mit dem Mittelwert méglich) um 8,76 MPaVm
(Abbildung 4.27). Das heiflt, der verzogernde Effekt steigt im Temperaturbereich von
500 °C - 550° C mit abnehmender Temperatur. Dafiir spielen wahrscheinlich mehrere
Faktoren eine Rolle: Zum einen ist die Atmosphire bei 550 °C im Vergleich zu 500 °C
aggressiver (Oxidation), zudem nimmt der Einfluss von Kriechprozessen zu. Die Ursache fiir
die Erhohung der Risswachstumsstartwertes mit zunehmender Haltezeit ist moglichweise die
bei 10 Minuten Haltezeit ohne Entlastungszyklus hohere Versetzungsdichte und eine grofere
plastische Zone an bzw. in der Umgebung der Rissspitze als fiir 5 Minuten Haltezeit. Daher
sind im 10 Minuten Haltezeitversuch hohere Spannungsintensititen erforderlich, damit der
Riss iiberhaupt durch das stark plastische verformte Material vor bzw. in der Umgebung der
Rissspitze wachsen kann. Zudem steht durch die zunehmende Haltezeit und die dadurch
langer gedffnete Rissspitze mehr Zeit fiir den Aufbau einer Oxidschicht auch an der
Rissspitze zur Verfiigung. Bei 20 Minuten Haltezeit bei 500 °C gibt es im Vergleich
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Abbildung 4.27: Erhéhung des Risswachstumsstartwertes bei Erhohung der Haltezeit von 5
auf 10 Minuten im Temperaturbereich von 400 °C - 550 °C.

zu 10 Minuten Haltezeit keinen nennenswerten Einfluss auf den Rissausbreitungsbeginn. Ein
Erklarungsansatz daflir konnte sein, dass die dickere Oxidschicht bei 20 Minuten Haltezeit
aufgrund eines Sittigungseffektes keinen verbesserten Schutz gegeniiber dem Versuch mit
10 Minuten Haltezeit bietet. Die im Vergleich zu 10 Minuten Haltezeit hdhere
Versetzungsdichte und groflere plastische Zone kann bei 20 Minuten Haltezeit durch die
langere Relaxationszeit ungeféhr auf das Niveau fiir 10 Minuten Haltezeit reduziert werden.

Bei 400 °C wird eine kontrdre Auswirkung der auf 10 Minuten erhdhten Haltezeit auf den
Rissausbreitungsbeginn beobachtet (Abbildung 4.26): Der Risswachstumsstartwert sinkt
verglichen mit dem Mittelwert des Risswachstumsstartwertes fiir 5 Minuten Haltezeit bei
400 °C um 8,37 MPaVm (Abbildung 4.27). Moglicherweise hat die Oxidschicht bei 400 °C
eine im Vergleich zu 500 °C und 550 °C weniger schiitzende Wirkung. Gleichzeitig ist die
Rissspitze langer gedffnet, so dass korrosive Prozesse langer wirken konnen.

Neben den unterschiedlichen Auswirkungen der erhohten Haltezeit in Abhéngigkeit der
Temperatur auf den Risswachstumsbeginn wurden auch Unterschiede in Bezug auf die
Rissgeschwindigkeit beobachtet. Im Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C steigt die
Rissgeschwindigkeit mit zunehmender Haltezeit (Abbildung 4.26). Dagegen entspricht die
Rissgeschwindigkeit bei 10 Minuten Haltezeit bei 400 °C und gleicher Spannungsintensitét
etwa der fiir 5 Minuten Haltezeit gemessenen (Abbildung 4.26). Die Rissgeschwindigkeit fiir
20 Minuten Haltezeit bei 500 °C entspricht ungefahr der bei 10 Minuten Haltezeit bei 500 °C
gemessenen (Abbildung 4.26). Das heifit, bei 500 °C fiihrt eine weitere Erhohung der
Haltezeit von 10 auf 20 Minuten nicht zu einer weiteren Erhohung der Rissgeschwindigkeit.
Die Tatsache, dass bei 400 °C eine Erhohung der Haltezeit auf 10 Minuten keinen Einfluss
auf die Rissgeschwindigkeit hat, gleichwohl aber bei 500 °C und 550 °C, deutet auf
Kriechprozesse hin. Die genaue Kldrung erfolgt in Kapitel 4.2.3.1 anhand von
Mikrostrukturbildern und der Bestimmung der Ubergangszeit t;.

Bei genauerer Betrachtung der Risswachstumskurven ist sowohl bei 5 Minuten als auch bei
10 Minuten Haltezeit auffillig, dass die Rissgeschwindigkeit im gesamten Temperaturbereich
von 300 °C - 600 °C im Anfangsbereich bei Korrelation mit AK einen hakenférmigen Verlauf
zeigt (Abbildung 4.28). Das heifit, die Rissgeschwindigkeit nimmt zunichst mit steigendem



120 4 Ergebnisse und Diskussion

AK ab, durchlduft ein Minimum und steigt dann mit zunehmendem AK an, woraus der
hakenformige Verlauf entsteht. Die Auspridgung des hakenformigen Verlaufs nimmt mit
abnehmender Temperatur und steigender Haltezeit ab (Abbildung 4.28). Narasimhachary et.
al. [80] haben diesen hakenformigen Verlauf der Rissgeschwindigkeit bei unterschiedlichen
Haltezeiten von bis zu 600 s, bei R = 0,1 im 9Cr-1Mo (P91) Stahl bei 625 °C nachgewiesen.
Saxena [81] fand diesen charakteristischen Verlauf bei einem Cr-Mo-V Stahl bei 538 °C mit
60 s Haltezeit bei Maximallast. Nach Narasimhachary et. al. [80] kommt es aufgrund hoher
elastischer Spannungen im Rissspitzenbereich schnell zu Kriechverformungen. Durch
Spannungsrelaxation an der Rissspitze nimmt die Kriechverformung mit fortschreitender Zeit
ab. Weiterhin nimmt die Geschwindigkeit der Spannungsrelaxation mit kumulierter Zeit ab,
aber gleichzeitig steigt AK aufgrund der zunehmenden Risslédnge. Durch die konkurrierenden
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Abbildung 4.28: Zyklische Risswachstumsgeschwindigkeit des kriechduktilen
X20CrMoV12-1 (5, 10 und 20 Minuten Haltezeit bei Maximallast, R = 0,1
gemessen in Luft im Temperaturbereich: 300 °C - 600 °C).

Krifte der Spannungsrelaxation mit abnehmender Geschwindigkeit und ansteigendem AK
ergibt sich zunédchst eine Tendenz zu abnehmender Rissgeschwindigkeit und anschlieBendem
Ansteigen, woraus der charakteristische hakenférmige Verlauf in der Auftragung da/dN oder
da/dt versus AK resultiert. Die Untersuchungen von Narasimhachary et. al. [80] und Saxena
[81] erfolgten bei Temperaturen iiber 500 °C. In der vorliegenden Arbeit wurden die
Haltezeitversuche im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C an einem ebenfalls
kriechduktilen X20CrMoV12-1  Stahl durchgefiihrt. Wie weiter oben im Abschnitt
beschrieben, wird ein hakenférmiger Verlauf der Rissgeschwindigkeit, wenn auch in weniger
ausgeprigter Form auch bei niedrigeren Temperaturen beobachtet (Abbildung 4.28), bei
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denen Kriechprozesse keine Rolle spielen diirften. Bei niedrigeren Temperaturen sind im
Vergleich zu erhdhten Temperaturen ab 500 °C sehr hohe Spannungsintensitéten erforderlich
um den Riss zum Wachsen zu bringen. Mdglicherweise kommt es dadurch zur Ausbildung
einer groferen plastischen Zone vor der Rissspitze infolge dessen die
Risswachstumsgeschwindigkeit verlangsamt wird. Die Rissgeschwindigkeit sinkt weiter, bis
der Riss ausreichend gewachsen und AK soweit angestiegen ist, dass die plastische Zone vor
der Rissspitze relativ einfach iiberwunden werden kann. Ab diesem Punkt steigt die
Rissgeschwindigkeit mit zunehmendem AK wieder an. Ein moglicher Grund fiir die geringere
Auspragung des hakenformigen Verlaufs der Rissgeschwindigkeit bei niedrigeren
Temperaturen konnte daher sein, dass die Rissgeschwindigkeit aufgrund der notwendigen
hohen Spannungsintensitit zu Beginn der Rissausbreitung trotz hoher Versetzungsdichte und
groler plastischer Zone vor der Rissspitze im Anfangsbereich der zyklischen
Risswachstumskurve hoher ist als bei Temperaturen ab 500 °C (bei gleicher Haltezeit,
Abbildung 4.28). Bedingt durch die hohere Risswachstumsgeschwindigkeit wird schneller
ein AK-Wert erreicht, ab dem die hohe Versetzungsdichte und die groBe plastische Zone
relativ einfach liberwunden werden kann. Weiterhin ist zu beobachten, dass mit zunehmender
Haltezeit die Ausprigung der ,,Haken“ abnimmt (Abbildung 4.28). Mdoglicherweise erfolgt
die Spannungsrelaxation aufgrund der hoheren Haltezeit wesentlich schneller, so dass die
Zunahme von AK schneller liberwiegt.

In Abbildung 4.29 ist die Frequenzabhingigkeit der Rissgeschwindigkeit bei R = 0,1 in
einem Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C an Luft dargestellt. Im ,hdoheren
Frequenzbereich (5 Hz und 20 Hz) steigt im gesamten Temperaturbereich an Luft mit
abnehmender Frequenz die Rissgeschwindigkeit nur leicht (Abbildung 4.29), d. h. die
Rissgeschwindigkeit ist in diesem Frequenzbereich relativ frequenzunempfindlich. Erst zu
sehr niedrigen Frequenzen hin (hier ab 5 Minuten Haltezeit) nimmt die Rissgeschwindigkeit
deutlich zu (Abbildung 4.29). Nikbin et. al. [79] haben &hnliches Verhalten bei R = 0,1 an
FV448 Stahl bei 550 °C beobachtet. Dieses Verhalten bei niedrigeren Frequenzen impliziert
zeitabhingige Effekte.

Des Weiteren ist Abbildung 4.29 zu entnehmen, dass im Haltezeitversuch im gesamten
Temperaturbereich deutlich hohere AK-Werte erforderlich sind, um einen Rissfortschritt zu
initiieren. Die Erhohung der Risswachstumsstartwerte fiir 5 und 10 Minuten Haltezeit
(Vergleich mit den Mittelwerten mit Ausnahme 550 °C) gegeniiber dem ERW-Versuch mit
20 Hz in Abhéngigkeit der Temperatur ist Abbildung 4.30 zu entnehmen. Im Versuch mit
20 Minuten Haltezeit bei 500 °C beginnt das Risswachstum im Vergleich zum ERW-Versuch
mit 20 Hz bei 500 °C bei einem um 45,66 MPaVm hdheren AK -Wert. In Abbildung 4.31
sind die Risswachstumsstartwerte fiir R = 0,1 an Luft in Abhéngigkeit der Temperatur und der
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Abbildung 4.29: Frequenzeinfluss bei R = 0,1 auf die Rissgeschwindigkeit und den
Risswachstumsbeginn im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C an Luft.

Frequenz dargestellt. Der ERW-Versuch mit 10 Minuten Haltezeit hat eine effektive Frequenz
von ungefdhr 0,00167 Hz und der ERW-Versuch mit 5 Minuten Haltezeit von ungefahr
0,003 Hz. Bis 500 °C (gekennzeichnet durch die gestrichelte Linie in Abbildung 4.31) liegt
sowohl im ERW-Versuch mit 20 Hz als auch im ERW-Versuch mit 5 Minuten Haltezeit bei
Maximallast ein anndhernd linearer Zusammenhang zwischen Risswachstumsstartwert und
Temperatur vor, d. h. es muss auch eine lineare Frequenzabhdngigkeit vorliegen. Fiir die
Risswachstumsstartwerte in Abhéngigkeit der Frequenz (20 Hz und 0,003 Hz) und der
Temperatur (300 °C - 500 °C) wurde folgender empirischer Zusammenhang gefunden:

AKstare (f, T) = (a1 + az - f) + (by + by f) - T 4.5

Dabei ist f die Frequenz, T die Temperatur und a;, a,, b; und b, Konstanten (a; = 90,2650,
a,=-3,5059, b; =-0,0884 und b, = 0,0039).
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Abbildung 4.30: Erhohung des Risswachstumsstartwertes im 5 und 10 Minuten
Haltezeitversuch bei Maximallast, R = 0,1 (Vergleich der Mittelwerte mit
Ausnahme 550 °C) gegeniiber dem ERW-Versuch mit 20 Hz in
Abhingigkeit der Temperatur an Luft.

Eine Erweiterung von Gleichung (4.5) zu einer Frequenz von 0,00167 Hz ist nicht mdglich,
da es keinen ersichtlichen Zusammenhang zu den Risswachstumsstartwerten in Abhéngigkeit
der Temperatur bei 20 Hz und 0,003 Hz gibt (Abbildung 4.31). Der Giiltigkeitsbereich ist
folglich auf 20 Hz und 0,003 Hz begrenzt. Daher ist anzunehmen, dass bei niedrigeren
Frequenzen weitere Mechanismen Einfluss auf den Rissausbreitungsbeginn haben. Diese
konnten im Rahmen der Arbeit nicht untersucht werden.
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Abbildung 4.31: Temperatur- und Frequenzeinfluss auf die Risswachstumsstartwerte bei
R =0,1 an Luft.
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4.2.3.1 Mikrostrukturelle Mechanismen des Risswachstums und Ubergang zur
Kriechermiidungswechselwirkung an Luft

Zur Identifikation der Temperatur-/Frequenz-/Haltezeit-Kombination, ab der es ausgehend
vom ermiidungsdominierten Risswachstum zu Kriechermiidungswechselwirkung kommt,
wurden die gepriiften C(T)-Proben anhand von Liangsschliffen nach trans- und
interkristallinem Risswachstum untersucht. Bei transkristallinem Risswachstum liegt reine
Ermudungsschddigung vor, bei interkristallinem Risswachstum reine Kriechschiddigung und
bei einer Mischform eine Superposition beider Schidigungsmechanismen. Abbildung 4.32
zeigt zundchst einen Langsschliff der Gesamtbruchfliche der ERW-Versuches bei 20 Hz und
600 °C an Luft, sowie die Langsschliffe der ERW-Versuche mit 5 Minuten und 10 Minuten
Haltezeit bei Maximallast im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C an Lutft.
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Abbildung 4.32: Langsschliff der Gesamtbruchfliche der ERW-Versuches bei f = 20 Hz,
R = 0,1 und 600 °C an Luft, sowie Léngsschliffe der ERW-Versuche mit
5 Minuten und 10 Minuten Haltezeit bei Maximallast bei R = 0,1 im
Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C an Luft.
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Die Bruchflaichen der ERW-Versuche weisen im gesamten untersuchten Temperaturbereich
von 300 °C - 600 °C, in Abbildung 4.32a exemplarisch anhand der Gesamtbruchfldche des
ERW-Versuches bei 20 Hz und 600 °C zu sehen, einen reinen horizontalen Bruchverlauf auf,
wie er auch aus dem Spannungsfeld der C(T)-Probe erwartet wird. Dahingegen wird im
Haltezeitversuch im gesamten Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C ein welliger und
zerkliifteter Bruchverlauf beobachtet (vergl. Gesamtbruchflichen der Haltezeitversuche in
Abbildung 4.32b, ¢). Die Zerkliiftung der Bruchfliche wird mit zunehmender Haltezeit
ausgepragter (Abbildung 4.32¢, d). Insgesamt bewirkt die Einfiihrung einer Haltezeit (bzw.
die Verringerung der effektiven Frequenz) eine Verdnderung des Bruchverlaufs von fast eben
zu wellig und zerkliiftet, wobei der Effekt mit zunehmender Haltezeit starker ausgepragt ist.
Des Weiteren wird auch bei der Ausbildung der Nebenrisse ein erkennbarer Einfluss der
Haltezeit bzw. Frequenz und der Temperatur beobachtet (Abbildung 4.33). Im ERW-Versuch
(also bei hoherer Frequenz) bei R = 0,1 traten im gesamten untersuchten Temperaturbereich
von 300 °C - 600 °C viele kurze und feine Nebenrisse auf (Abbildung 4.33: linke Spalte),
wihrend es im Haltezeitversuch (also bei niedriger effektiver Frequenz) zur Ausbildung
weniger, groBer und grober Nebenrisse kam (Abbildung 4.33: rechte Spalte). Die maximal
beobachtete Nebenrissgrole im ERW-Versuch mit 20 Hz bei R = 0,1 im Temperaturbereich
von 300 °C - 600 °C an Luft betrug ~ 57 um (Versuch bei 300 °C), bei 5 Minuten Haltezeit
~ 650 um (Versuch bei 400 °C), d. h. im Haltezeitversuch an Luft treten bis zu einem Faktor
~ 11 groBere Nebenrisse auf. Die Detailaufnahmen der Nebenrisse der ERW-Versuche mit
20 Hz (Abbildung 4.33: linke Spalte) zeigen, dass die Nebenrisse ab 500 °C tendenziell
etwas kleiner sind als bei 300 °C und 400 °C. Diese Tendenz ergab sich durch Auswertung
aller Detailaufhahmen der Gesamtbruchfliche. Zwischen dem ERW-Versuch mit 20 Hz und
ERW-Versuch mit 5 Hz wurden keine signifikanten Unterschiede im Bruchverlauf sowie der
Ausbildung der Nebenrisse beobachtet, weshalb auf Detailaufnahmen der ERW-Versuche mit
5 Hz verzichtet wurde. Im Haltezeitversuch wurde zudem ein deutlich ausgeprigterer
Temperatureinfluss auf die Ausbildung der Nebenrisse beobachtet. Detailuntersuchungen
haben gezeigt, dass die Nebenrisse im Haltezeitversuch bei 300 °C héufig erst steil ausgehend
vom Hauptriss starten und dann anndhernd parallel zum Hauptriss verlaufen, wohingegen die
Nebenrisse im Haltezeitversuch im Temperaturbereich von 400 °C - 550 °C steiler zum
Hauptriss verlaufen. Im Haltezeitversuch bei 400 °C und 500 °C kommt es zu Bildung grof3er
Verzweigungen der Nebenrisse, die ab 550 °C deutlich abnehmen und bei 600 °C kaum noch
zu beobachten sind (Abbildung 4.33g - j). Auch im Haltezeitversuch bei 300 ° C verzweigen
sich die Nebenrisse nur geringfiigig, dennoch ist die Rissverzweigung ausgeprigter als bei
600 °C (Abbildung 4.33f, j). Zudem wurden im Haltezeitversuch bei 600 °C die kleinsten
Nebenrisse im gesamten untersuchten Temperaturbereich beobachtet.
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Uialtezeit — 5 Minuten
Haltezeit 300 °C F
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Haltezeit 550 °C

Abbildung 4.33: Frequenz- (20 Hz und 5 Minuten Haltezeit) und Temperatureinfluss bei
R =0,1 an Luft auf die Ausbildung der Nebenrisse.

Bei einer Erhohung der Haltezeit auf 10 Minuten, also einer niedrigeren effektiven Frequenz,
werden im Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C noch etwas langere und vor allem deutlich
breitere Nebenrisse als bei 5 Minuten Haltezeit beobachtet (Abbildung 4.34c¢ - f). Bei
10 Minuten Haltezeit bei 400 °C entspricht die Nebenrissgrofle mit Ausnahme zweier sehr
grofler Risse (~ 650 um und ~ 480 um) etwa der Groenordnung, die auch fiir 5 Minuten
Haltezeit (Abbildung 4.34a, b) beobachtet wurde. Ob die zwei grofen Risse zufillig
entstanden sind, kann an dieser Stelle nicht beurteilt werden.

In Abbildung 4.35 sind die Unterschiede zwischen ERW-Versuch (hohe Frequenz) und
Haltezeit (niedrige effektive Frequenz) bei R = 0,1 schematisch zusammengefasst. Im ERW-
Versuch wird ein reiner horizontaler Bruchverlauf beobachtet (Abbildung 4.35 links),



4 Ergebnisse und Diskussion 127

Ualtezeit = 5 Minuten THaltezeit — 10 Minuten
5 Min. Haltez

> I AT

)

f

Abbildung 4.34: Einfluss einer erhohten Haltezeit (bzw. einer niedrigeren Frequenz) und der
Temperatur bei R = 0,1 an Luft auf die Ausbildung der Nebenrisse.

wihrend es im Haltezeitversuch zu einem welligen, zerkliifteten Bruchverlauf kommt
(Abbildung 4.35 rechts). Auch bei der Ausbildung der Nebenrisse gibt es deutliche
Unterschiede.

lRissausbreitungsrichtung

:IRissausbreitungsrichtung
L
[ A VP AR

Abbildung 4.35: Schematische Darstellung des Frequenzeinflusses bei R = 0,1 auf den
Verlauf des Hauptrisses und auf die Ausbildung der Nebenrisse.
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Im ERW-Versuch kommt es zur Bildung vieler kleiner Nebenrisse (Abbildung 4.35 links),
wohingegen es im Haltezeitversuch zur Bildung weniger groBer Nebenrisse kommt
(Abbildung 4.35 rechts). Dabei verlaufen bzw. kriimmen sich die Nebenrisse in Richtung der
Hauptrissausbreitung (schematisch in Abbildung 4.35). Alle Nebenrisse im ERW- und im
Haltezeitversuch an Luft bei R = 0,1 verlaufen transkristallin.

Bei der Auswertung der Versuche mit 5 Minuten Haltezeit (vergl. Abbildung 4.24) war
auffillig, dass die Rissgeschwindigkeit erst bei 600 °C und gleichzeitig niedrigeren AK-
Werten schneller ansteigt als bei allen anderen Temperaturen. Daraus resultiert die
Fragestellung, ob die Ursache dafiir einzig der hohere Kriechanteil bei 600 °C ist, oder noch
ein anderer Mechanismus daflir mitverantwortlich ist. Zur Kldrung der Ursache wurde
zundchst von alle Versuche mit 5 Minuten Haltezeitbei Maximallast bei R = 0,1 im
Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C die Rissgeschwindigkeit iiber der Rissldnge
aufgetragen (Abbildung 4.36a). Hicraus ist ersichtlich, dass die Rissgeschwindigkeit bei
600 °C schon bei einer deutlich geringeren Rissldnge von ~ 1,85 mm anfangt, starker zu
beschleunigen als bei allen anderen Temperaturen. Aus diesem Grund wurde im
Rissanfangsbereich ,,A“, an der Position ,,U“ (a ~ 1,85 mm), ab der beschleunigtes
Risswachstum vorliegt, und an der Position ,,E“ gegen Rissende jeweils ein EBSD-Mapping
(in Rissausbreitungsrichtung) angefertigt (vergl. Abbildung 4.36a, b). Das linke EBSD-
Mapping in Abbildung 4.36¢ zeigt den Rissflankenbereich im Rissanfangsbereich ,,A“. Die
Martensitstruktur ist in diesem Bereich vollstidndig erhalten geblieben. Das mittlere EBSD-
Mapping in Abbildung 4.36¢ zeigt die Position ,,U“, also genau die Stelle, ab der
beschleunigtes Risswachstum vorlag. Diesem ist zu entnehmen, dass es im
Rissflankenbereich zur Rekristallisation gekommen ist. Dies erkldrt u. a. das schnellere
Ansteigen der Rissgeschwindigkeit, da mit Rekristallisationsprozessen eine Abnahme der
Versetzungsdichte und somit eine Festigkeitsabnahme des Materials einhergeht. Der
Rissldnge an der Position LU kann ein AK-Wert von ~ 32 MPaVm und eine
Rissgeschwindigkeit ~ 6,5 - 10™* mm/Zyklus zugeordnet werden, ab denen Rekristallisations-
prozesse auftreten. Das rechte EBSD-Mapping in Abbildung 4.36¢ an der Position ,,E“ gegen
Rissende zeigt, dass die Martensitstruktur im Rissflankenbereich vollstdndig verschwunden
ist, wihrend sie weiter vom Rissflankenbereich entfernt erhalten geblieben ist. Die Ursache
fiir die stirkere Rekristallisation gegen Rissende ist dynamische Rekristallisation. Im Fall
einer Lebensdauerauslegung auf Basis der 600 °C Haltezeitversuche miisste also mit der
Festigkeit des rekristallisierten Gefiiges und nicht mit der Festigkeit des Martensits gerechnet
werden. Hierbei sei angemerkt, dass die maximale Einsatztemperatur des untersuchten
X20CrMoV12-1 Stahls 550 °C ist. Die zyklischen Risswachstumsuntersuchungen bei 600 °C
dienen lediglich dazu, die Auswirkungen méglicher Uberhitzungen infolge unzuldssiger
Betriebszustinde zu charakterisieren. In Abbildung 4.37 ist die zyklische
Risswachstumskurve des ERW-Versuchs mit 5 Hz und des Versuchs mit 5 Minuten Haltezeit
bei 600 °C an Luft dargestellt. Der Pfeil markiert den Rekristallisationsbeginn. Aus den
zyklischen Risswachstumskurven des ERW- und des Haltezeitversuchs bei 600 °C an Luft
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Abbildung 4.36: a) Verlauf der Rissgeschwindigkeit iiber der Risslinge im 5 Minuten
Haltezeitversuch im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C an Luft und
Kennzeichnung der Positionen der EBSD-Mappings bei 600 °C b)
Positionen der EBSD-Mappings im Langsschliff der Gesamtbruchflache des
Haltezeitversuchs bei 600 °C ¢) EBSD-Mappings (in Rissausbreitungs-
richtung) an Positionen ,,A%, ,,U* und ,,E*.

(Abbildung 4.37) ist ersichtlich, dass die fiir die Rekristallisation notwendigen
Verformungsgeschwindigkeiten und Belastungen im ERW-Versuch nicht erreicht werden,
weshalb keine Rekristallisation auftreten sollte. Zur Verifikation wurde gegen Rissende
(hochste Spannungsintensitidt und Rissgeschwindigkeit) des ERW-Versuchs bei f = 5 Hz,
R =0,1 bei 600 °C an Luft ein EBSD-Mapping (in Rissausbreitungsrichtung) erstellt.
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Abbildung 4.37: Zyklische Risswachstumskurve des ERW-Versuchs bei f = 5 Hz, R = 0,1
bei 600 °C an Luft und des ERW-Versuchs mit 5 Minuten Haltezeit bei
Maximallast bei R = 0,1 und 600 °C an Luft mit Kennzeichnung des

Rekristallisationsbeginnes (Pfeil).

Die Martensitstruktur ist gegen Rissende im Rissflankenbereich vollstindig (Abbildung 4.38)
erhalten geblieben. Somit ist bestitigt, dass im ERW-Versuch keine Rekristallisation auftritt.

Abbildung 4.38: EBSD-Mapping gegen Rissende (Rissausbreitungsrichtung) des ERW-

Versuchs mit f=5 Hz, R = 0,1 und 600 °C an Luft.
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Um nun die Temperatur/Frequenz/Haltezeit-Kombination an Luft zu identifizieren, ab der
ermiidungsdominiertes Risswachstum in Kriechermiidungswechselwirkung tibergeht, wurde
die gesamte Bruchfliche jedes zyklischen Risswachstumsversuch wie zu Anfang des Kapitels
beschrieben nach trans- und interkristallinem Risswachstum untersucht. Dazu wurden
Teilaufnahmen der Lingsschliffe der Gesamtbruchflichen angefertigt. Abbildung 4.39 links
zeigt einen Ausschnitt der Gesamtbruchflache des ERW-Versuchs bei R = 0,1 und 300 °C.

transkristalliner Riss ~ transkristalliner Riss

S0pm

ERW 300 °C . —

Abbildung 4.39: Lingsschliffe von Ausschnitten der Gesamtbruchfliche des ERW-Versuchs
bei f=5 Hz, R=0,1, 300 °C, (links) und des 5 Minuten Haltezeitversuchs
bei R =0,1, 600 °C (rechts) an Luft.

In diesem Ausschnitt verlduft der Hauptriss transkristallin, d. h. durch die ehemaligen
Austenitkorner (Abbildung 4.39 links). Die Auswertung aller Ausschnitte ergab im ERW-
Versuch bei f =5 Hz, R = 0,1 und 300 °C tiberwiegend transkristallines Risswachstum. Die
Auswertung der Bruchflachen, wie sie hier exemplarisch anhand des ERW-Versuchs mit 5 Hz
bei 300 °C gezeigt wurde, erfolgte analog bei allen anderen Versuchen. Im ERW-Versuch mit
20 Hz und 5 Hz, sowie fiir 5 Minuten Haltezeit im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C an
Luft wurde iiberwiegend transkristallines Risswachstum beobachtet. Fiir 10 Minuten Haltezeit
bei 550 °C und im 5 Minuten Haltezeit bei 600 °C wurde auch interkristallines Risswachstum
beobachtet, wobei der transkristalline Anteil tiberwiegt. Abbildung 4.39 rechts zeigt einen
Ausschnitt der Gesamtbruchfldche des Versuchs mit 5 Minuten Haltezeit bei 600 °C an Luft.
In der linken oberen Ecke in Abbildung 4.39 rechts verlduft der Riss durch die ehemaligen
Austenitkorner und ist daher transkristallin, wihrend in der linken unteren Ecke des rechten
Bildes der Riss entlang der ehemaligen Austenitkorngrenzen verlduft und somit interkristallin
ist. Der Hauptriss verlduft sowohl trans- als auch interkristallin, wobei der transkristalline
Anteil tiber den gesamten Bruchverlauf gesehen tendenziell tiberwiegt. Es liegt also eine
Superposition von Ermudungs- und Kriechschiddigung bzw. Kriechermiidungs-
wechselwirkung vor. Da im Haltezeitversuch bei 500 °C bei allen Haltezeiten und fiir
5 Minuten Haltezeit bei 550 °C fast ausschlieBlich transkristallines Risswachstum beobachtet
wurde, liegt laut géngiger Definition reines Ermiidungsrisswachstum vor. Dagegen wird
interkristallines Risswachstum mit einer reinen Kriechschidigung verbunden. Durch
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Kriechprozesse kommt es zur Bildung von Kriechporen bevorzugt bzw. hauptséchlich an den
Korngrenzen. Aufgrund der Schidigung der Korngrenzen folgt der Riss den Korngrenzen und
es liegt eine reine Kriechschidigung vor. Verlduft der Riss teilweise entlang der Korngrenzen
und teilweise durch das Korn liegt Kriechermiidungswechselwirkung vor. In allen
Haltezeitversuchen ab 5 Minuten Haltezeit wurden bei 500 °C und 550 °C Kriechporen
vornehmlich gegen Rissende beobachtet (Abbildung 4.40). Dabei ist die Kriechporenbildung
nicht nur auf die ehemaligen Austenitkorngrenzen beschrinkt (Abbildung 4.40). Auch
innerhalb des Korns, bevorzugt an den Martsensitlattengrenzen sowie innerhalb der
Martensitlatten, kommt es zur Bildung von Kriechporen.

10 Min. Haltezeit 550 °C —

500pm

500pm

20 Min. Haltezeit 500 °C

Abbildung 4.40: Bildung von Kriechporen bzw. Kriechporenverteilung bei 5, 10 und
20 Minuten Haltezeit bei 500 °C und bei 5 und 10 Minuten Haltezeit bei
550 °C an Luft im Bereich des Rissendes.

Das heiflt der Riss muss bei Kriechschadigung nicht zwingend interkristallin entlang der
ehemaligen Austenitkorngrenzen verlaufen. Auch in der Literatur wurde beschrieben, dass in
der Klasse der martensitischen 9 / 11 % Cr-Stdhle der Kriechriss transkristallin erscheinen
kann, tatsichlich aber entlang kriechgeschiddigter Subkorngrenzen verlduft [154]. Da aus
diesem Grund der Ubergang zur Kriechermiidungswechselwirkung auch schon bei einer
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niedrigeren Temperatur respektive Haltezeit liegen kann, wurde der Rissflankenbereich
mittels EBSD untersucht. Anhand der EBSD-Mappings konnte aber nicht beurteilt werden, ob
der Riss entlang von Subkorngrenzen gewachsen ist. Daher wurde die Ubergangszeit t; nach
Riedel (Gleichung (2.32)), in dem fiir den Ubergang zu Kriechermiidungswechselwirkung
relevanten Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C bestimmt. Mit Hilfe der Ubergangzeit t,
kann der Anwendungsbereich des Energieratenintergrals C vom K-kontrollierten Bereich
separiert werden. Fiir den Fall, dass die Ubergangzeit t; << t (Versuchszeit) ist, kommt es zum
ausgdehnten Kriechen, d. h. trotz {iberwiegend transkristallinem Risswachstum im
Haltezeitversuch (alle Haltezeiten) bei 500 °C und im 5 Minuten Haltezeitversuch bei 550 °C
wiirden Kriechprozesse das Risswachstum beeinflussen. Die fiir die Berechnung der
Ubergangszeit t, notwendigen Nortonkonstanten sowie der E-Modul wurden fiir 500 °C und
550 °C ermittelt (siche Kapitel 4.1). In Abbildung 4.41 ist die Ubergangzeit t; iiber t fiir die
ERW-Versuche mit 5, 10 und 20 Minuten Haltezeit bei 500 °C und fiir die ERW-Versuche
mit 5 und 10 Minuten Haltezeit bei 550 °C aufgetragen. Im Temperaturbereich von 500 ° C -
550 °C an Luft sind fiir alle Haltezeiten ab 5 Minuten die Ubergangszeiten t | << t.
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Abbildung 4.41: Ubergangszeit t, {iber der Versuchszeit t der ERW-Versuche mit 5, 10 und
20 Minuten Haltezeit bei Maximallast, R = 0,1 und 500 °C an Luft, sowie
bei 5 und 10 Minuten Haltezeit bei 550 °C an Luft.

Das bedeutet, dass das K-Konzept im Haltezeitversuch ab 5 Minuten Haltezeit und 500 °C
nicht giiltig ist und die Beschreibung mit dem Energieratenintegral C" erfolgen muss.
Weiterhin bedeutet dies, dass schon bei 5 Minuten Haltezeit trotz transkristallinem
Risswachstum Kriechprozesse aktiv sein miissen und deshalb eine Kriechermiidungs-
wechselwirkung vorliegt. Abbildung 4.42 zeigt die Auswertung aller (mit Ausnahme der
Wiederholungsversuche, die aus Griinden der Ubersicht nicht in die Grafik aufgenommen
wurden) Haltezeitversuche ab 500 °C an Luft mit dem Energieratenintegral C;. Das
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Energieratenintegral C;” wurde gewihlt, da in die Bestimmung hauptsichlich die
Verschiebungsgeschwindigkeit des Lastangriffspunkt eingeht und deshalb das reale
Werkstoffverhalten beschriecben wird. Zudem sind fir die Bestimmung des
Energieratenintegrals c (im folgenden als Energieratenintegral bezeichnet) keine
Werkstoffkennwerte erforderlich, die aus anderen Versuchen ermittelt werden miissen. Im
Haltezeitversuch bei 500 °C sinkt die Rissgeschwindigkeit im gleichen Wertebereich des
Energieratenintegrals mit zunehmender Haltezeit (Abbildung 4.42). Dies zeigt zum einen die
schiadigende Wirkung der Zyklierung (niedrigfrequent) und zum anderen spricht es fiir die
Plausibilitdt, dass schon fiir 5 Minuten Haltezeit bei 500 °C eine Kriechermiidungs-
wechselwirkung vorliegt. Andernfalls miisste die Rissgeschwindigkeit mit zunehmender
Haltezeit aufgrund des zunehmenden Kriechanteils steigen. Das Gegenteil wird aber
beobachtet, so dass davon auszugehen ist, dass sie Ursache fiir die zunehmende
Rissgeschwindigkeit mit abnehmender Haltezeit (bzw. steigender zyklischer Belastung) die
Wechselwirkung aus Ermiidungs- und Kriechschadigung ist. Der gleiche Sachverhalt wird
auch bei 550 °C beobachtet (Abbildung 4.42). Allerdings erreicht die Rissgeschwindigkeit
fiir 10 Minuten Haltezeit bei 550 °C ungeféhr die Rissgeschwindigkeit die gegen Rissende bei
5 Minuten Haltezeit und 550 °C gemessen wurde (Abbildung 4.42). Ein Erkldrungsansatz
hierfiir wire, dass im 5 Minuten Haltezeitversuch der Kriechrissanteil gegen Rissende
zunimmt und in Folge dessen die Kriechermiidungswechselwirkung abnimmt. Daraus folgt,
dass die Rissgeschwindigkeit gegen Rissende des Versuchs mit 5 Minuten Haltezeit in etwa
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Abbildung 4.42: Auswertung der ERW-Versuche mit variierter Haltezeit bei Maximallast bei
R = 0,1 im Temperaturbereich von 500 °C - 600 °C an Luft mit dem
Energieratenintegral.
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der bei 10 Minuten Haltezeit gemessenen Rissgeschwindigkeit enstpricht. Im Grofiteil des
Versuchs ist die Rissgeschwindigkeit aber fiir 5 Minuten Haltezeit héher. Weiterhin ist
auffillig, dass die Rissgeschwindigkeit fiir 5 Minuten Haltezeit bei 500 °C bei gleicher Grofie
des Energieratenintegrals iiberwiegend hoher ist als fiir 5 Minuten Haltezeit bei 600 °C
(Abbildung 4.42). Die Zugfestigkeit des untersuchten X20CrMoV12-1 Stahls nimmt bei
600 °C im Vergleich zu 500 °C um ~ 162 MPa (Tabelle 4.1) und der E-Modul um ~ 12 GPa
ab (Abbildung 4.3). Desweiteren muss die Festigkeit im 600 °C Haltezeitversuch geringer als
die gemessenen ~ 162 MPa sein, da Rekristallisationsprozesse nachgewiesen wurden
(Abbildung 4.36). Deshalb sinkt bei 600 °C der Risswachstumswiderstand im Vergleich zu
500 °C und demzufolge miisste die Rissgeschwindigkeit bei 600 °C hoher sein als bei 500 °C.
Das die Rissgeschwindigkeit im 5 Minuten Haltezeitversuch iiberwiegend hdher ist, ist nur
mit Kriechwermiidungswechselwirkung zu erklidren. Dementsprechend muss das
Risswachstum im 5 Minuten Haltezeitversuch bei 600 °C iiberwiegend kriechdominiert sein.
Bemerkenswert ist der Vergleich der Auswertung mit dem Energieratenintergral und der
Auswertung des K-Konzeptes in Bezug auf die Auswirkung der erhdhten Haltezeit im
relevanten Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C. Nach Auswertung der Haltezeitversuche
im Temperaturbereichvon 500 °C - 550 °C mit dem Energieratenintegral sinkt die
Rissgeschwindigkeit mit zunehmender Haltezeit, wiahrend nach der Auswertung mit dem K-
Konzept die Rissgeschwindigkeit mit zunehmender Haltezeit steigt (bei 500 °C gibt es ab
20 Minuten Haltezeit keinen Einfluss mehr auf die Rissgeschwindigkeit, vergl. Abbildung
4.26), d. h. nach dem K-Konzept hat die niedrigfrequente Zyklierung einen positiven Einfluss
(geringere  Rissgeschwindigkeit), wéhrend sie nach der Auswertung mit dem
Energieratenintegral eine negative Wirkung (hohere Rissgeschwindigkeit) hat. Des Weiteren
werden unterschiedliche Einfliisse der Temperatur auf die Rissgeschwindigkeit in
Abhidngigkeit des Auswertekonzeptes gefunden. Nach Auswertung mit dem
Energieratenintegral ist die Rissgeschwindigkeit im gleichen Wertebereich des
Energieratenintegrals fiir 5 Minuten Haltezeit bei 500 °C hoher als bei 550 °C. Fiir
10 Minuten Haltezeit entspricht die Rissgeschwindigkeit bei 500 °C etwa der bei 550 °C
gemessenen Rissgeschwindigkeit (Abbildung 4.42). Dagegen ergibt die Auswertung nach
dem K-Konzept bei 5 Minuten Haltezeit und 550 °C eine hdhere Rissgeschwindigkeit,
wihrend bei 10 Minuten Haltezeit das Risswachstum bei 500 °C erst bei ungefahr der
Spannungsintensitit beginnt, bei der die Probe bei 550 ©°C schon fast das
Versuchsabbruchkriterium erreicht hat (Abbildung 4.26). Wird die Haltezeit bei 500 °C von
10 Minuten weiter auf 20 Minuten erhoht ergibt sich nach dem K-Konzept kein
nennenswerter Einfluss auf die Rissgeschwindigkeit (Abbildung 4.26), wihrend sie nach
Auswertung mit dem Energieratenintegral geringer wird (Abbildung 4.42). Daraus resultiert
die essentielle Frage, welches Konzept die realen Gegebenheiten wiederspiegelt. Die
Methodik, iiber trans- und interkristallines Risswachstum Riickschliisse auf Kriech- bzw.
Ermiidungsrisswachstum zu ziehen, ist, wie oben erldutert, fiir martensitische Stihle nicht
geeignet. Die Bestimmung der Ubergangszeit t; ergab eindeutig, dass schon fiir 5 Minuten
Haltezeit ab 500 °C das K-Konzept seine Giiltigkeit verliert und die Anwendung des
Energieratenintegrals erforderlich ist. Dies ist auch unter Beriicksichtigung gewisser
Unsicherheiten bei der experimentellen Bestimmung der Nortonkonstanten ein eindeutiger
Hinweis auf Kriechrisswachstum. Zudem wurden schon fiir 5 Minuten Haltezeit bei 500 °C
Kriechporen beobachtet (Abbildung 4.40). Tendendziell ist der Kriechporenanteil bei 500 °C
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geringer als bei 550 °C (vergl. Abbildung 4.40). Nach gingiger Theorie beginnt die
Kriechschiddigung schon im Primérbereich des Kriechens mit der Risskeimbildung [111].
Diese kann mit konventioneller Mikroskopie nicht nachgewiesen werden. Die Bildung von
Kriechporen, wie sie im 5 Minuten Haltezeit bei 500 °C beobachtet wurde, ist folglich schon
fortgeschrittene Kriechschédigung. Das bedeutet, dass der Ubergang zur Kriechermiidungs-
wechselwirkung an Luft bei 5 Minuten Haltezeit und 500 °C beginnt. Der Kriecheinfluss auf
das Risswachstum steigt ab 500 °C mit zunehmender Temperatur.

Um den Einfluss des Kriechens auf die Versetzungsstrukturen vor der Rissspitze und die
Auswirkungen auf den Rissverlauf zu kldren, wurde jeweils eine Lamelle mittels fokussierter
Ionenstrahlung aus der Rissspitze der Probe des ERW-Versuchs und aus der Rissspitze der
Probe des Versuchs mit 5 Minuten Haltezeit bei 600 °C an Luft nach ca. 1 mm Risswachstum
geschnitten und diese mittels STEM untersucht. Die Priiftemperatur von 600 °C wurde
gewihlt, da bei dieser Temperatur in X20CrMoV12-1 Kriechprozesse verhiltnismafig schnell
einsetzen. Wie im vorangegangenen Kapitel nachgewiesen, tritt im Haltezeitversuch bei
600 °C ab einem AK-Wert von ~ 32 MPaVm und einer Rissgeschwindigkeit von
~ 6,5-107% mm/Zyklus bzw. nach ~ 1,85 mm Risswachstum Rekristallisation auf
(Abbildung 4.36). Da Rekristallisationsprozesse zu einer Abnahme der Versetzungsdichte
fithren und es infolgedessen zu einer Festigkeitsabnahme des Materials kommt, wurde der
Versuch nach ca. 1 mm Risswachstum abgebrochen, um Rekristallisation zu vermeiden.
Abbildung 4.43a zeigt den Rissverlauf in der Umgebung der Rissspitze des ERW-Versuchs
und Abbildung 4.43b den Rissverlauf des Versuchs mit 5 Minuten Haltezeit bei 600 °C an
Luft.

b) Kriechporen

Abbildung 4.43: Rissverlauf in Umgebung der Rissspitze (Fore Scatter Elektron Image, EHT
=15kV) bei R =0,1 und 600 °C an Luft nach ~ I mm Risswachstum a) des
ERW-Versuchs b) des 5 Minuten Haltezeitversuch bei Maximallast.



4 Ergebnisse und Diskussion 137

Im ERW-Versuch (Abbildung 4.43a) wird ein feiner, horizontaler Rissverlauf beobachtet,
wihrend es im Haltezeitversuch (Abbildung 4.43b) zur einer ausgeprigten Rissverzweigung
und zu Bildung mehrerer Rissfronten kommt. Die Lamelle fiir die Rissspitzenuntersuchung
des 5 Minuten Haltezeitversuchs bei 600 °C wurde aus der am weitesten fortgeschrittenen
Rissfront (wei eingerahmte Rissfront in Abbildung 4.43b) geschnitten. Abbildung 4.44a
zeigt eine Ubersichtsaufnahme der Rissspitze des ERW-Versuchs und Abbildung 4.44c des
Versuchs mit 5 Minuten Haltezeit nach ca. 1 mm Risswachstum bei 600 °C an Luft. Die
zugehorigen Detailaufnahmen der Rissspitzen sind in Abbildung 4.44b und d dargestellt.

Abbildung 4.44: STEM-Ubersichtaufnahmen der Rissspitzenumgebung bei R = 0,1 und
600 °C an Luft nach ~ 1 mm Risswachstum a) des ERW-Versuchs (BF)
¢) des ERW-Versuchs mit 5 Minuten Haltezeit bei Maximallast und
Detailaufnahmen der Rissspitzen (DF) b) des ERW-Versuchs (DF) d) des 5
Minuten Haltezeitversuchs bei Maximallast (DF).

Qualitative Beobachtungen zeigen im ERW-Versuch (Abbildung 4.44b) eine tendenziell
geringere Versetzungsdichte als im Haltezeitversuch (Abbildung 4.44d).
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Abbildung 4.45: STEM-Dunkelfeldaufnahme der Rissspitzenumgebung des ERW-Versuchs
mit 5 Minuten Haltezeit bei Maximallast bei R = 0,1 und 600 °C an Luft
nach ca. 1 mm Risswachstum.

Die hohe Versetzungsdichte im Haltezeitversuch wird auch noch weiter von der Rissspitze
entfernt beobachtet (Abbildung 4.45). Es liegt also eine relativ grof3e plastische Zone vor.

Das EBSD-Mapping des rissspitzennahen Bereichs des ERW-Versuchs mit 5 Minuten
Haltezeit bei Maximallast bei R = 0,1 und 600 °C an Luft (Abbildung 4.46b) zeigt, dass der
Riss zundchst durch das Korn gewachsen ist (Korner der gegeniiberliegenden Rissflanken
haben die gleiche Orientierung (rechts in Abbildung 4.46b)). Im Anschluss verlduft der Riss
weiter entlang einer Korngrenze (die Korner der gegeniiberliegenden Rissflanken sind
unterschiedlich orientiert) ungefihr ab dem ersten weilen Pfeil von rechts in Abbildung
4.46b), bis er dann ungefihr ab dem schwarzen Pfeil in Abbildung 4.46b) wieder durch das
Korn verlduft. Dieser Rissverlauf ist charakteristisch fiir Kriechermiidungswechselwirkung.
Anhand der Detailaufnahme der Rissspitze des Haltezeitversuchs in Abbildung 4.47 ist
ersichtlich, dass der Riss an der Rissspitze bzw. in der rissspitzennahen Umgebung
interkristallin entlang einer Korngrenze wichst. Die Rissausbreitung entlang von
Korngrenzen ist ein Indikator fiir Kriechprozesse. Des Weiteren wird in der rissspitzennahen
Umgebung eine interkristalline Rissverzweigung entlang einer Korngrenze beobachtet
(Abbildung 4.47). Dahingegen verlduft der Riss im ERW-Versuch bei der hochsten
untersuchten Temperatur von 600 °C transkristallin (Abbildung 4.44a und Abbildung
4.46a). Auch ein Verlauf entlang von Martensitlattengrenzen kann nicht beobachtet werden
(Abbildung 4.46a). Dementsprechend kann Kriechrisswachstum im ERW-Versuch
ausgeschlossen werden.

Erste Untersuchungen im ERW-Versuch zeigen eine typische Versetzungsanordnung. Die
Versetzungslinien verlaufen parallel zueinander und unter einem Winkel von ungefahr 36° -
38° zum Riss (markiert durch Pfeile in Abbildung 4.44b). Zur Verifikation wurde diese
Position unter verschiedenen Kippwinkeln untersucht. Dabei wurden keine weiteren
Versetzungen beobachtet. Eine Bestimmung der Gleitsysteme war aufgrund der
Lamellendicke nicht moglich. Die Lamelle konnte nicht weiter abgediinnt werden, da sie sich
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Abbildung 4.46: EBSD-Mapping (Rissausbreitungsrichtung) des rissspitzennahen Bereichs
bei R = 0,1 und 600 °C an Luft a) des ERW-Versuchs und b) des ERW-
Versuchs mit 5 Minuten Haltezeit.

aufgrund der hohen Versetzungsdichte und den daraus resultierenden Spannungen verformt.
Dahingegen wird fir 5 Minuten Haltezeit eine hohere Versetzungsdichte, aber ohne

Nebenriss

-

Abbildung 4.47: STEM-Dunkelfeldaufnahme der Rissfront und der ndheren Umgebung des
ERW-Versuchs mit 5 Minuten Haltezeit bei Maximallast bei R = 0,1 und
600 °C an Luft nach ca. 1 mm Risswachstum.
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Die oben erwdhnte Versetzungsanordnung beobachtet (Abbildung 4.44d). Es gibt also
signifikante Unterschiede in der Versetzungsstruktur, Versetzungsdichte und im Rissverlauf
zwischen ERW-Versuch und ERW-Versuch mit 5 Minuten Haltezeit bei 600 °C, was auf
unterschiedliche Risswachstumsmechanismen hindeutet. Eine genaue Klarung der zu Grunde
liegenden Mechanismen konnte auf Grund der Komplexitit (Wechselwitkung bzw.
Uberlagerung von Ermiidungsschidigung, Kriechschidigung und Korrosionsschiddigung) im
Rahmen der Arbeit nicht erfolgen.

Da aber schon bei 5 Minuten Haltezeit und 300 °C zeitabhéngige Effekte (Abbildung 4.48)
beobachtet wurden, obwohl Kriechprozesse bei dieser Temperatur nicht auftreten, wurde
jeweils eine Rissspitzenuntersuchung anhand von Proben aus einem ERW-Versuch und einem
Haltezeitversuch bei 300 °C an Luft durchgefiihrt. Sowohl der ERW-Versuch als auch der
5 Minuten Haltezeitversuch bei 300 °C wurde nach ca. 2 mm Risswachstum gestoppt und
Lamellen aus den Rissspitzen mittels fokussierter Ionenstrahlung geschnitten. Da bei 300 °C
keine Rekristallisationsprozesse auftreten, musste der Versuch nicht wie bei 600 °C schon
nach 1 mm Risswachstum gestoppt werden.
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Abbildung 4.48: Frequenzeinfluss bei R = 0,1 auf die Rissgeschwindigkeit und den
Rissausbreitungsbeginn bei 300 °C an Luft.

Abbildung 4.49a zeigt einen Teilausschnitt des Rissverlaufes des ERW-Versuchs und
Abbildung 4.49b des Versuches mit 5 Minuten Haltezeit bei 300 °C an Luft.
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Abbildung 4.49: Teilausschnitt des Rissverlaufes (Fore Scatter Elektron Image, EHT = 15
kV) bei R = 0,1 und 300 °C an Luft nach ~ 2 mm Risswachstum a) des
ERW-Versuchs b) des ERW-Versuchs mit 5 Minuten Haltezeit bei
Maximallast.

Wie im ERW-Versuch bei 600 °C (Abbildung 4.43a) wird auch im ERW-Versuch bei
300 °C ein scharfer, horizontaler Bruchverlauf (Abbildung 4.49a) beobachtet. Im Gegensatz
zum ERW-Versuch wird sowohl fiir 5 Minuten Haltezeit bei 600 °C (Abbildung 4.43b) als
auch bei 300 °C (Abbildung 4.49b) eine ausgeprigte Rissverzweigung beobachtet.
Tendenziell ist die Rissverzweigung bei 300 °C stirker ausgeprdgt als bei 600 °C. Ein
weiterer signifikanter Unterschied zwischen Versuchen mit 5 Minuten Haltezeit bei 600 °C
und 300 °C ist, dass es bei 600 °C zu Ausbildung mehrerer Rissfronten kommt (Abbildung
4.43b), wihrend es bei 300 °C nur eine Rissfront gibt (Abbildung 4.49b). Sowohl im ERW-
Versuch als auch im Haltezeitversuch bei 300 °C wird iiberwiegend transkristallines
Risswachstum beobachtet (Abbildung 4.50). Im Haltezeitversuch bei 300 °C werden
erwartungsgemill keine Kriechporen beobachtet (Abbildung 4.49b). Daher konnen
Kriechrisswachstum und somit auch Kriechermiidungswechselwirkungen als Ursache fir den
zeitabhingigen Effekt bei 300 °C (Abbildung 4.48) ausgeschlossen werden.
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Abbildung 4.50: STEM-Dunkelfeldiibersichtsaufnahmen der Rissspitzen bei R = 0,1, 300 °C
an Luft nach ~ 2 mm Risswachstum a) des ERW-Versuchs b) des 5
Minuten Haltezeitversuchs bei Maximallast.

Des Weiteren wird im ERW-Versuch wieder ein sehr glatter Rissverlauf (Abbildung 4.50a)
beobachtet, wihrend es durch die Einfiihrung der Haltezeit zu einer ausgeprigten
Rissverzweigung (Abbildung 4.50b) kommt. Im Gegensatz zum Haltezeitversuch bei 600 °C
erfolgt die Rissverzweigung im ERW-Versuch mit Haltezeit bei 300 °C durch das Korn
(Abbildung 4.51) und nicht entlang der Korngrenzen.

0,5um

Abbildung 4.51: STEM-Hellfelddetailaufnahme der Rissverzweigung des ERW-Versuchs
mit 5 Minuten Haltezeit bei Maximallast bei R = 0,1, 300 °C an Luft nach
~ 2 mm Risswachstum.
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Abbildung 4.52 zeigt einen qualitativen Vergleich von Versetzungsstruktur und -dichte
zwischen ERW-Versuch und Versuch mit 5 Minuten Haltezeit bei 300 °C. Im
Haltezeitversuch bei 300 °C (Abbildung 4.52b) wurden, wie auch im Haltezeitversuch bei
600 °C (Abbildung 4.44c - d), im Vergleich zum ERW-Versuch in der Umgebung des Risses
und der Rissspitze hohere Versetzungsdichten ohne offensichtliche Ordnung beobachtet. Das
heift durch Kriechprozesse kommt es zu keiner offensichtlichen Anderung der
Versetzungsstruktur. Tendenziell ist die Versetzungsdichte an der Rissspitze und dem
rissspitzennahen Bereich im Haltezeitversuch bei 600 °C (Abbildung 4.44¢) hoher als bei
300 °C (Abbildung 4.52b).

Ob die tendenziell hohere Versetzungsdichte im Haltezeitversuch bei 600 °C durch die bei
hoher Temperatur generell gréBere plastische Verformung resultiert, oder ob sie durch
Kriechprozesse verursacht werden, oder durch beide Mechanismen kann nicht separiert
werden.

W N

A L\ B B
Abbildung 4.52: Qualitativer ~ Vergleich der Versetzungsstruktur und -dichte im
rissspitzennahen Bereich bei R = 0,1, 300 °C an Luft nach ~ 2 mm

Risswachstum a) des ERW-Versuchs b) des ERW-Versuchs mit 5 Minuten
Haltezeit bei Maximallast.

Im Gegensatz zum Haltezeitversuch, verlaufen die Versetzungslinien im ERW-Versuch bei
300 °C héufig parallel zueinander senkrecht zum Riss (Abbildung 4.52a). Im ERW-Versuch
bei 600 °C verlaufen die Versetzungslinien parallel zueinander und unter einem Winkel von
ungefihr 36° - 38° zum Riss.

Durch Kriechprozesse kommt es zu keiner offensichtlichen Anderung der Versetzungs-
struktur, aber der Riss wichst aufgrund von Kriechprozessen teilweise entlang von
Korngrenzen. Ein weiterer Unterschied ist, dass im Haltezeitversuch eine hohe
Versetzungsdichte ohne offensichtliche Versetzungsordnung beobachtet wird, wihrend im
ERW-Versuch geregelte Versetzungsanordnungen erkennbar sind. Das deutet auf
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unterschiedliche Rissausbreitungsmechanismen hin. Hierbei sei angemerkt, dass aufgrund
unzureichender statistischer Absicherung keine allgemeinen abschlieBenden Aussagen
beziiglich der Versetzungsdichte und -struktur getroffen werden kénnen. Die Untersuchungen
sollen zunichst als erste Beobachtungen und als Grundlage zukiinftiger Forschungsvorhaben
dienen. Des Weiteren muss darauf hingewiesen werden, dass STEM-Aufnahmen nicht
zwangslaufig die vorderste Rissspitze zeigen, da der Verlauf des Risses in der Tiefe nicht
bekannt ist.
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4.2.4 Bereich II der zyklischen Risswachstumskurve unter WD-Atmosphiire

Im vorherigen Kapitel wurde u. a. der Einfluss variierter Haltezeiten (bzw. allgemeiner
formuliert, der Einfluss von niedrigen Frequenzen) auf die Rissgeschwindigkeit in
Abhiéngigkeit der Temperatur und dem daraus resultierenden Einfluss auf die
Kriechermiidungswechselwirkung  untersucht. Das Ziel dabei war die realen
Betriebsbedingungen im lastflexibel betriebenen Kraftwerk so gut wie moglich unter
Laborbedingungen abzubilden. Folglich ist der nichste Schritt in Richtung der Abbildung
realitdtsnidherer Betriebsbedingungen die Charakterisierung des Einflusses der im Kraftwerk
vorherrschenden Wasserdampfatmosphire in Abhéngigkeit der Frequenz und der Temperatur.
Dazu wurden Versuche unter Wasserdampfatmosphiare bei gleichen Priifparametern
durchgefiihrt wie die im vorherigen Kapitel vorgestellten Referenzversuche an Luft und die
Ergebnisse zur Separation des Wasserdampfatmosphareneinflusses miteinander verglichen. In
Abbildung 4.53 sind zunichst die zyklischen Risswachstumskurven bei R = 0,1, f =20 Hz
unter Wasserdampfatmosphire in einem Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C abgebildet.
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Abbildung 4.53: Zyklische Risswachstumskurven der ERW-Versuche (X20CrMoV12-1) bei
f =20 Hz, R = 0,1 unter Wasserdampfatmosphére im Temperaturbereich
von 300 °C - 600 °C mit zugehdrigen Paris Fits.

Die zugehorigen Risswachstumsstartwerte sind Abbildung 4.54 zu entnehmen. Ab 500 °C
beginnt das Risswachstum erst bei hoheren AK-Werten sehr wahrscheinlich aufgrund eines
hoheren Anteils oxidinduziertem RissschlieBens (bedingt durch die Wasserdampf-
atmosphére), das insbesondere bei geringen Rissgeschwindigkeiten (wie zu Beginn des
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Risswachstums) wirksam ist. Ab 600 °C wird der verzogernde Effekt moglicherweise durch
die hohere Temperatur kompensiert. Ein Streueffekt kann aufgrund des geringeren
Versuchsumfangs allerdings nicht ausgeschlossen werden. Insgesamt steigt der
Risswachstumsstartwert im ERW-Versuch mit 20 Hz unter Wasserdampfatmosphire im
Temperaturbereich von 400 © C - 550 °C (Abbildung 4.54) an.

26 T T T T
241 . ]
'g I/ \‘l
?\3 22 - va 1
o /
S ;
= 20+ 1
5 /
v
< 18¢ / 1
— |/
16} ! ;

300 400 500 600
Temperatur [°C]

Abbildung 4.54: Temperatureinfluss auf den Risswachstumsbeginn im ERW-Versuch bei
R =0,1 und f= 20 Hz unter Wasserdampfatmosphére.

Im Bereich gleicher Spannungsintensitit wird die niedrigste Rissgeschwindigkeit bei 400 °C
beobachtet. Bei Temperaturen von 300 °C und von 500 °C - 600 °C liegen die
Rissgeschwindigkeiten in etwa der gleichen GroBenordnung. Tendenziell ist die
Rissgeschwindigkeit bei 600 °C marginal langsamer als bei 300 °C. Bei 500 °C und 550 °C
ist die Rissgeschwindigkeit bei identischer Spannungsintensitit minimal héher als bei 300 °C
und 600 °C.

Die durchgezogenen farbigen Linien in Abbildung 4.53 zeigen die Anpassung des stabilen
Risswachstumsbereichs der ERW-Versuche mit 20 Hz im Temperaturbereich von 300 °C -
600 °C unter Wasserdampfatmosphére mittels der Paris-Gleichung. In Tabelle 4.10 sind die
zugehorigen Ermiidungsrisswachstumsparameter aufgefiihrt. Der Koeffizient C steigt bei
500 °C um etwa eine GroBenordnung, sinkt bei 550 °C wieder um eine Grofenordnung und
steigt letztendlich bei 600 °C wieder um eine GroBenordnung. Der Exponent m liegt im
Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C mit Ausnahme von 500 °C konstant bei zwei. Bei
500 °C ist der Exponent m mit 1,8 etwas niedriger. Die Abweichung von C und m bei
500 °C ist wahrscheinlich ein Streueffekt. Bei 600 °C sinkt der Exponent m auf einen Wert
von 1,6.
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Tabelle 4.10:

Priiftemperatur [°C] C m
300 6,66-107 2
400 3,85:10°
500 1,56:107 1,8
550 6,26:10° 2
600 2,79-107 1,6

Ermiidungsrisswachstumsparameter unter Wasserdampfatmosphére (ERW-
Versuche bei =20 Hz).

Um wie auch an Luft die Auswirkungen einer niedrigeren Frequenz zu untersuchen, wurden
ERW-Versuche mit f = 5 Hz unter Wasserdampfatmosphére bei ansonsten identischen
Parametern durchgefiihrt. Abbildung 4.55 zeigt die zyklischen Risswachstumskurven der
ERW-Versuche mit f = 5 Hz, R = 0,1 unter Wasserdampfatmosphére im Temperaturbereich

von 300 °C - 600 °C.
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Abbildung 4.55: Zyklische Risswachstumskurven der ERW-Versuche (X20CrMoV12-1) mit

f=15 Hz, R = 0,1 unter Wasserdampfatmosphére im Temperaturbereich von
300 °C - 600 °C mit zugehorigen Paris Fits.

Die zugehdrigen Risswachstumsstartwerte sind in Abbildung 4.56 dargestellt. Der hochste
Risswachstumsstartwert wurde bei 400 °C ermittelt. Bei 500 °C und 550 °C ist der
Risswachstumsstartwert ungefahr gleich, bei 600 °C etwas geringer.
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Abbildung 4.56: Temperatureinfluss auf den Risswachstumsbeginn im ERW-Versuch bei
R =0,1 und f= 5 Hz unter Wasserdampfatmosphére.

Die Rissgeschwindigkeit ist im Temperaturbereich von 400 °C - 550 °C bei gleicher
Spannungsintensitit niedriger als bei 300 °C. Im stabilen Risswachstumsbereich nehmen die
Unterschiede in der Risswachstumsgeschwindigkeit ab und die zyklischen Risswachstums-
kurven liegen relativ dicht beieinander (Abbildung 4.55). Bei 600 °C ist die
Rissgeschwindigkeit im Anfangsbereich etwas kleiner als bei 300 °C und im stabilen
Risswachstumsbereich etwas hoher. Der Temperatureinfluss im stabilen Risswachstums-
bereich ist somit insgesamt relativ gering.

Die Anpassungen der stabilen Risswachstumsbereiche mittels Paris-Gleichung der ERW-
Versuche mit 5 Hz unter Wasserdampfatmosphédre im Temperaturbereich von 300 °C -
600 °C sind in Abbildung 4.55 dargestellt (gepunktete farbige Linien) und die zugehdren
Ermiidungsrisswachstumsparameter in Tabelle 4.11 aufgefiihrt.

Tabelle 4.11:  Ermiidungsrisswachstumsparameter unter Wasserdampfatmosphire (ERW-
Versuche bei f =5 Hz).

Priiftemperatur [°C] C m
300 6,09-10° 2,1
400 4,66:10° 2,1
500 3,86:107 22
550 6,42:10® 2,0

600 1,65-107 1,9
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Der Koeffizient C steigt bei 500 °C um etwa eine GroBenordnung, sinkt bei 550 °C wieder
um eine GroBenordnung und steigt dann bei 600 °C wieder um eine GroBenordnung. Der
Exponent m ist im Temperaturbereich von 300 °C - 400 °C konstant, steigt dann leicht bis
500 °C und nimmt im Anschluss bis 600 °C leicht ab.

In Abbildung 4.57 sind zur Analyse des Frequenzeinflusses in Abhéngigkeit der Temperatur
auf die Rissgeschwindigkeit und den Rissausbreitungsbeginn, die zyklischen
Risswachstumskurven der ERW-Versuche mit f = 5 Hz und 20 Hz unter
Wasserdampfatmosphire und die zugehdrigen Anpassungen mittels der Paris-Gleichung
dargestellt.
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Abbildung 4.57: Frequenzeinfluss (X20CrMoV12-1) auf die Rissgeschwindigkeit und den
Risswachstumsbeginn bei Frequenzen von 5 Hz und 20 Hz, R = 0,1 unter
Wasserdampfatmosphidre im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C und
zugehorige Paris Fits.

Im Gegensatz zu den ERW-Versuchen mit 20 Hz unter Wasserdampfatmosphére, bei denen
eine  Erhéhung des Risswachstumsstartwertes von 5,99 MPaVm bei einer
Temperaturerh6hung von 400 °C auf 500 °C ermittelt wurde, wurde in den ERW-Versuchen
mit 5 Hz eine Erhohung des Risswachstumsstartwertes von 5,7 MPaVm bei einer
Temperaturerh6hung von 300 °C auf 400 °C gemessen. Im ERW-Versuch mit 20 Hz ist der
Risswachstumsbeginn bei 300 °C und 400 °C anndhernd gleich, steigt dann bis 550 °C an und
fallt dann bei 600 °C etwas ab. Dahingegen steigt der Risswachstumsstartwert im ERW-
Versuch mit 5 Hz bis 400 °C, ist bis 500 °C anndhernd konstant und fdllt bei 600 °C
geringfiigig ab. Hierbei sei angemerkt, dass es sich um erste Untersuchungen handelt und
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keine statistische Absicherung vorliegt. Die dazu notwendigen Versuche hitten den Rahmen
dieser Arbeit tiberschritten. Dennoch konnte der Aspekt fiir zukiinftige Forschungsarbeiten
interessant sein.

Die Rissgeschwindigkeit steigt bei 300 °C, 500 °C und 550 °C bei gleicher Spannungs-
intensitdt nur leicht mit abnehmender Frequenz (20 Hz — 5 Hz), wihrend bei 400 °C und
600 °C die Rissgeschwindigkeit mit abnehmender Frequenz stirker ansteigt (Abbildung
4.57). Der grofite Frequenzeinfluss wurde folglich bei 400 °C und 600 °C beobachtet. Dabei
ist auffillig, dass bei 400 °C die zyklischen Risswachstumskurven mit abnehmender Frequenz
nicht parallel verschoben sind (Abbildung 4.58a) wie bei allen anderen Temperaturen (hier
aus Ubersichtsgriinden exemplarisch an den zyklischen Risswachstumskurven bei 500 °C und
600 °C in Abbildung 4.58b zu sehen), sondern nach rechts in Richtung hdoherer
Spannungsintensititen (Abbildung 4.58a).
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Abbildung 4.58: Frequenzeinfluss (X20CrMoV12-1) auf die Rissgeschwindigkeit und den
Risswachstumsbeginn bei Frequenzen von 5 Hz und 20 Hz, R = 0,1 unter
Wasserdampfatmosphire bei a) 400 °C und b) 500 °C und 600 °C.

Der Koeffizient C liegt im gesamten Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C sowohl im
ERW-Versuch unter Wasserdampfatmosphére mit 20 Hz als auch bei 5 Hz in der gleichen
GroBenordnung, wihrend der Exponent m fiir 20 Hz mit Ausnahme von 500 °C (bei dieser
Temperatur ist m gleich) erwartungsgemaf niedriger ist.

Um die Auswirkungen der Wasserdampfatmosphire in Abhédngigkeit der Temperatur und der
Frequenz identifizieren zu konnen, wurden in Abbildung 4.59 die zyklischen
Risswachstumskurven mit f = 20 Hz im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C an Luft und
unter Wasserdampfatmosphire gegeniibergestellt.
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Abbildung 4.59: Wasserdampfatmosphéreneinfluss (X20CrMoV12-1) auf die
Rissgeschwindigkeit und den Risswachstumsbeginn f = 20 Hz, R = 0,1 im
Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C und zugehorige Paris Fits.

Im ERW-Versuch mit 20 Hz bei 300 °C beginnt die Rissausbreitung sowohl an Luft als auch
unter Wasserdampfatmosphire in der GréBenordnung von ~ 17 MPaVm. Das heiBt, im ERW-
Versuch mit 20 Hz bei 300 °C liegt kein Wasserdampfatmosphireneinfluss auf den
Risswachstumsbeginn vor. Erst ab 400 °C ist der Risswachstumsbeginn unter
Wasserdampfatmosphire gegeniiber Luft leicht um 0,55 MPaVm verschoben. Ab 500 °C
beginnt die Rissausbreitung unter Wasserdampfatmosphére bei deutlich hoheren AK-Werten.
Quantitativ entspricht das bei 500 °C einer Erhdhung um 7,51 MPavVm, bei 550 °C um
10,22 MPaVm und bei 600 °C um 12,52 MPaVm (vergl. auch Abbildung 4.59 und
Abbildung 4.60). Abbildung 4.61 zeigt die Erhdhung der Risswachstumsstartwerte unter
Wasserdampfatmosphdre im Vergleich zu Luft in Abhéngigkeit der Temperatur und die
Erhohung der mittleren Oxidschichtdicke unter Wasserdampfatmosphédre gegeniiber den an
Luft gepriiften Proben in Abhéngigkeit der Temperatur. Ab 400 °C liegt ein anndhernd
linearer Zusammenhang zwischen Temperatur und Erhéhung des Risswachstumsstartwertes
zwischen Wasserdampfatmosphére und Luft vor. Die hoheren Risswachstumsstartwerte ab
400 °C zwischen Wasserdampfatmosphdre und Luft kénnen mit zunehmender mittlerer
Oxidschichtdicke korreliert werden (Abbildung 4.61). Dies deutet darauf hin, dass die
Ursache flir hoheren Risswachstumsstartwert unter Wasserdampfatmosphdre das
oxidinduzierte Rissschliefen ist. Bei einer Temperaturerhohung von 400 °C auf 500 °C erhoht
sich der Risswachstumsstartwert unter Wasserdampfatmosphire im Vergleich zu Luft um
6,96 MPavm. Dabei steigt die mittlere Oxidschichtdicke um 4,29 pm. Wird die Temperatur
dagegen von 500 °C auf 600 °C erhoht steigt die mittlere Oxidschichtdicke um 11,23 pm,
gleichzeitig steigt der Risswachstumsstartwert nur noch um 5,01 MPaVm. Das bedeutet mit
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Abbildung 4.60: Risswachstumsstartwerte in Abhédngigkeit der Atmosphdre und der
Temperatur bei 20 Hz.

zunehmender Oxidschichtdicke nimmt der Einfluss auf das oxidinduzierte Rissschlieen und
somit auf die Erhohung des Risswachstumsstartwertes ab. Dies ist plausibel, da ab einer
bestimmten Oxidschichtdicke die gegeniiberliegenden Rissufer nicht mehr frither aufsetzen
konnen. Ein dhnlicher Zusammenhang wurde auch bei den Schwellenwertversuchen unter
Wasserdampfatmosphére gefunden (Kapitel 4.2.2).
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Abbildung 4.61: Erhéhung der Risswachstumsstartwerte unter Wasserdampfatmosphére im
Vergleich zu Luft in Abhéngigkeit der Temperatur und die Erhchung der
mittleren  Oxidschichtdicke unter ~Wasserdampfatmosphire  (dyp)
gegeniiber Luft (d;) in Abhingigkeit der Temperatur.
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Des Weiteren wird im ERW-Versuch mit 20 Hz unter Wasserdampfatmosphére im
Temperaturbereich 400 °C - 550 °C eine kontrdre Auswirkung auf den Risswachstumsbeginn
gegeniiber Luft beobachtet. An Luft sinkt die Risswachstumsstartwert in diesem
Temperaturbereich, wihrend er unter Wasserdampfatmosphédre ansteigt (Abbildung 4.60).
Vermutlich kann unter Wasserdampfatmosphére bis 550 °C der Temperatureinfluss durch das
oxidinduzierte RissschlieBen kompensiert werden. An Luft ist die Oxidschichtdicke nicht
hinreichend groB, so dass der Anteil an oxidinduziertem Rissschlielen nicht ausreicht, um den
Temperatureinfluss zu kompensieren.

Im ERW-Versuch mit 20 Hz bei 300 °C unter Wasserdampfatmosphdre ist die
Rissgeschwindigkeit ungefdhr ab dem letzten Kurvendrittel leicht hoher als an Luft
(Abbildung 4.59). Bei 400 °C ist die Risswachstumsgeschwindigkeit unter
Wasserdampfatmosphire langsamer als an Luft (Abbildung 4.59). Dagegen ist bei 500 °C die
Rissgeschwindigkeit unter Wasserdampfatmosphdre nur bis zum Schnittpunkt der
Rissausbreitungskurve bei 500 °C an Luft mit der unter Wasserdampfatmosphéare und somit
im Bereich identischer Spannungsintensitidten niedriger als an Luft. Ab dem Schnittpunkt ist
die Rissgeschwindigkeit unter Wasserdampfatmosphére hoher (Abbildung 4.59). Bei 550 °C
ist die Rissgeschwindigkeit unter Wasserdampfatmosphire im gleichen Spannungsintensitts-
bereich kleiner als an Luft. Ein weiterer Vergleich der Rissgeschwindigkeiten ist nicht
moglich, da die Probe an Luft schon deutlich frither das Versuchsabbruchkriterium erreicht
(die Rissausbreitung beginnt an Luft bei deutlich geringeren AK-Werten), wihrend die
Rissgeschwindigkeit unter Wasserdampfatmosphére weiter ansteigt. Die Rissgeschwindigkeit
beschleunigt ab 500 °C unter Wasserdampfatmosphére stirker als an Luft (Abbildung 4.59).
Da die Rissausbreitung ab 500 °C unter Wasserdampfatmosphére erst bei signifikant hGheren
AK-Werten beginnt, liegen zu Beginn des Risswachstums im Vergleich zu Luft deutlich
hoéhere Spannungsintensitdten vor. Die Spannungsintensititen, die zu Risswachstumsbeginn
unter Wasserdampfatmosphére herrschen, entsprechen etwa der GroBenordnung, die an Luft
gegen Versuchsende auftreten. Daraus lédsst sich schlussfolgern, dass die Ursachen fiir das
beschleunigte  Risswachstum und die im  spédteren Risskurvenverlauf unter
Wasserdampfatmosphdre hohere Rissgeschwindigkeit, die Kombination aus héheren
Spannungsintensitdten und den korrosiven Mechanismen an der Rissspitze sind.

Die durchgezogenen farbigen Linien in Abbildung 4.59 zeigen die Anpassung des stabilen
Risswachstumsbereichs der ERW-Versuche mit 20 Hz im Temperaturbereich von 300 °C -
600 °C an Luft mittels der Paris-Gleichung und die gestrichelten Linien unter
Wasserdampfatmosphiare. In  Tabelle 4.12 sind die an Luft und unter
Wasserdampfatmosphidre mit f = 20 Hz ermittelten Ermiidungsrisswachstumsparameter
gegeniibergestellt. Der Koeffizient C ist an Luft im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C
mit Ausnahme von 550 °C um etwa eine GroBenordnung groBer als unter
Wasserdampfatmosphire. Bei 550 °C an Luft ist der Koeffizient C etwa zwei
GrofBenordnungen hdher als unter Wasserdampfatmosphire. Der Exponent m ist an Luft im
gesamten Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C niedriger als unter Wasserdampf-
atmosphére. Ab 500 °C sind die Unterschiede der Spannungsexponenten m am groften.
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Tabelle 4.12:  Wasserdampfatmospharen- und Temperatureinfluss auf die Ermiidungsriss-
wachstumsparameter (ERW-Versuche mit =20 Hz).

Luft Wasserdampf
Priiftemperatur [°C] C m C m
300 5,70-10° 1,4 6,66:10F 2
400 1,77:107 1,7 3,85:10° 2,0
500 1,72:10° 1,0 1,56:107 1,8
550 2,56:10° 0,9 6,2610° 2,0
600 4,41-10° 0,8 2,79-107 1,6

Die vorherigen Untersuchungen haben gezeigt, dass es in Abhéngigkeit der Temperatur
unterschiedliche Auswirkungen der Wasserdampfatmosphére auf den Rissausbreitungsbeginn
und die Rissgeschwindigkeit gibt. Das heil3t, die Auswirkungen der Wasserdampfatmosphére
diirfen nie isoliert betrachtet werden, sondern mindestens zusétzlich in Abhéngigkeit der
Temperatur. Es ist naheliegend, dass mindestens ein weiterer Parameter wie z. B. die
Frequenz die Auswirkungen der Wasserdampfatmosphére beeinflusst und dies zudem in
Kombination mit der Temperatur. Dazu wurden in Abbildung 4.62 zunichst die zyklischen
Risswachstumskurven bei f = 5 Hz im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C an Luft und
unter Wasserdampfatmosphire aufgetragen. Im ERW-Versuch bei 5 Hz unter
Wasserdampfatmosphére beginnt die Rissausbreitung bei hoheren AK-Werten als an Luft. Im
Vergleich zu Luft ist der Risswachstumsbeginn bei 300 °C um 2,47 MPa\/m, bei 400 °C um
5,42 MPaVm, bei 500 °C um 4,16 MPavVm, bei 550 °C um 9,08 MPaVm und bei 600 °C um
8,23 MPaVm zu héheren AK-Werten verschoben (Abbildung 4.63). Stichprobenartige
Vergleichsuntersuchungen der Oxidschichtdicken der ERW-Versuche bei 5 Hz unter
Wasserdampfatmosphire haben ergeben, dass es keinen Unterschied zu den im ERW-Versuch
mit 20 Hz gemessenen Oxidschichtdicken gibt. Aus diesem Grund wurde auf eine
durchgingige Messung der Oxidschichtdicken in den ERW-Versuchen mit 5 Hz verzichtet.
Da es keine messbaren Unterschiede in den Oxidschichtdicken gibt, kann wie auch im ERW-
Versuch mit 20 Hz, der zunehmende Risswachstumsstartwert mit hoheren Oxidschichtdicken
korreliert werden. Sowohl im ERW-Versuch bei 5 Hz unter Wasserdampfatmosphére als auch
an Luft steigt der Risswachstumsstartwert bei einer Temperaturerhéhung von 300 °C auf
400 °C, wobei der Risswachstumsstartwert unter Wasserdampfatmosphére deutlich stirker
ansteigt (Abbildung 4.63). Ab 400 °C sinkt der Risswachstumsstartwert sowohl an Luft als
auch unter Wasserdampfatmosphire. Der Abfall des Risswachstumsstartwertes ist ab 500 °C
unter Wasserdampfatmosphédre nicht so stark wie an Luft. Insgesamt beginnt die
Rissausbreitung im ERW-Versuch mit 5 Hz unter Wasserdampfatmosphére im gesamten
Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C im Vergleich zu Luft bei hoheren AK-Werten
(Abbildung 4.63).
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Abbildung 4.62: Wasserdampfatmosphéreneinfluss  (X20CrMoV12-1) auf die Riss-
geschwindigkeit und den Rissausbreitungsbeginn bei R = 0,1 und f =5 Hz
im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C und zugehorige Paris Fits.

Im ERW-Versuch mit 5 Hz bei 300 °C ist die Rissgeschwindigkeit im Bereich gleicher
Spannungsintensitdt sowohl an Luft als auch unter Wasserdampfatmosphire etwa gleich
(Abbildung 4.62). Das bedeutet im ERW-Versuch mit 5 Hz bei 300 °C gibt es keine
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Abbildung 4.63: Risswachstumsstartwerte in Abhéngigkeit der Atmosphire und der
Temperatur bei 5 Hz.
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Auswirkungen der Wasserdampfatmosphdre im  Vergleich zu Luft auf die
Rissgeschwindigkeit. Erste Auswirkungen der Wasserdampfatmosphire auf die
Rissgeschwindigkeit wurden ab 400 °C beobachtet. Die Rissgeschwindigkeit ist unter
Wasserdampfatmosphire bis zu einem Spannungsintensititswert von ungefihr 36,5 MPavm
gegeniiber Luft verlangsamt. Daran schlieBt sich ein kleiner Bereich ungefahr identischer
Rissgeschwindigkeiten an. Am Ende dieses Bereiches erreicht die an Luft gepriifte Probe das
Versuchsabbruchkriterium (die Rissausbreitung beginnt bei 400 °C an Luft bei deutlich
geringeren AK-Werten als unter Wasserdampfatmosphére) und die Rissgeschwindigkeit der
unter Wasserdampfatmosphére gemessenen Probe nimmt weiter zu (Abbildung 4.62). Im
Temperaturbereich von 500 °C - 600 °C ist die Rissgeschwindigkeit unter Wasserdampf-
atmosphére bis zum Schnittpunkt mit der an Luft bei jeweils gleicher Temperatur gemessen
Risskurve niedriger (Abbildung 4.62). Ab dem Schnittpunkt ist die Rissgeschwindigkeit
unter Wasserdampfatmosphiare hoher. Die Rissgeschwindigkeit beschleunigt unter
Wasserdampfatmosphdre aufgrund hoherer Spannungsintensititen und  korrosiver
Mechanismen an der Rissspitze schneller als an Luft. Insgesamt ist wie auch in den ERW-
Versuchen mit 20 Hz unter Wasserdampfatmosphére ab 500 °C das Risswachstum in den
ERW-Versuchen mit 5 Hz beschleunigt.

Die gepunkteten farbigen Linien in Abbildung 4.62 zeigen die Anpassung des stabilen
Risswachstumsbereichs der ERW-Versuche mit =5 Hz im Temperaturbereich von 300 °C -
600 °C an Luft mittels der Paris-Gleichung, die strichgepunkteten Linien unter Wasserdampf-
atmosphére. In Tabelle 4.13 sind die an Luft und unter Wasserdampfatmosphére mit f=5 Hz
ermittelten Ermiidungsrisswachstumsparameter verglichen.

Tabelle 4.13:  Wasserdampfatmospharen- und Temperatureinfluss auf die Ermiidungsriss-
wachstumsparameter (ERW-Versuche bei f=5 Hz).

Luft Wasserdampf
Priiftemperatur [°C] C m C m
300 4,53-10° 2,1 6,09-10° 2,1
400 5,90-107 2,0 4,66:10° 2,1
500 9,95-107 1,3 3,86:107 22
550 1,43-10°° 1,2 6,42:10° 2,0
600 8,70-10°7 1,3 1,65:107 1,9

Der Koeftfizient C liegt an Luft und unter Wasserdampfatmosphire im Temperaturbereich von
300 °C - 500 °C und bei 600 °C in der gleichen Grofienordnung. Bei 550 °C ist der
Koeffizient C an Luft um ungefdhr zwei GroBenordnungen groBer als unter
Wasserdampfatmosphire. Der Exponent m ist ab 500 °C an Luft deutlich niedriger als unter
Wasserdampfatmosphire.



4 Ergebnisse und Diskussion 157

Zum Vergleich der unterschiedlichen Auswirkungen der Atmosphire in Abhingigkeit der
Temperatur und der Frequenz sind in Abbildung 4.64 die zyklischen Risswachstumskurven
mit 5 Hz und 20 Hz im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C sowohl an Luft als auch unter
Wasserdampfatmosphire dargestellt. Allgemein ist der Frequenzeinfluss an Luft bei 500 °C
(Abbildung 4.23) und unter Wasserdampfatmosphére bei 400 °C und 600 °C (Abbildung
4.57) am groBten (Abbildung 4.64).
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Abbildung 4.64: Wasserdampfatmosphéreneinfluss  (X20CrMoV12-1) auf die Riss-
geschwindigkeit und den Rissausbreitungsbeginn bei R = 0,1 in
Abhingigkeit der Frequenz im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C.

In Abbildung 4.65 sind die Risswachstumsstartwerte in Abhédngigkeit der Temperatur,
Frequenz und der Atmosphire dargestellt. Bei 20 Hz an Luft sinkt der
Risswachstumsstartwert leicht bis 500 °C, wihrend er bei 5 Hz an Luft leicht ansteigt
(Abbildung 4.65). Unter Wasserdampfatmosphire sinkt der Risswachstumsstartwert bei 20
Hz bis 400 °C, wihrend er bei 5 Hz deutlich ansteigt (Abbildung 4.65). Ab 500 °C steigt der
Risswachstumsstartwert bei 20 Hz bis 550 °C, wihrend er bei 5 Hz bis 600 °C kontinuierlich
sinkt (Abbildung 4.65). Bei 20 Hz sinkt der Risswachstumsstartwert bei 600 °C geringfiigig
im Vergleich zu 550 °C. Dennoch ist der Risswachstumsstartwert bei 600 °C und 20 Hz héher
als bei 600 °C und 5 Hz (Abbildung 4.65). Bei gleicher Frequenz ist der
Risswachstumsstartwert unter Wasserdampfatmosphire mit Ausnahme von 300 °C und 20 Hz
(Risswachstumsstartwerte ungeféhr identisch) im gesamten Temperaturbereich héher als an
Luft (Abbildung 4.65). Bei hoheren Temperaturen ab 500 °C fillt der
Risswachstumsstartwert sowohl bei 5 Hz als auch bei 20 Hz an Luft steiler ab als unter
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Wasserdampfatmosphire (steigt bei 20 Hz bis 550 °C) (Abbildung 4.65). Der Grund dafiir ist
vermutlich, dass unter Wasserdampfatmosphére zumindest ein Teil des Temperatureffektes
durch das oxidinduzierte RissschlieBen kompensiert werden kann.
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Abbildung 4.65: Risswachstumsstartwerte in Abhéngigkeit der Temperatur, Frequenz und der
Atmosphire.

Die Rissgeschwindigkeit steigt sowohl an Luft als auch unter Wasserdampfatmosphére mit
abnehmender Frequenz (vergl. Abbildung 4.23, Abbildung 4.57 und Abbildung 4.64). Bei
300 °C und 20 Hz unter Wasserdampfatmosphire ist die Rissgeschwindigkeit im letzten
Drittel der Risswachstumskurve etwas hoher als an Luft (Abbildung 4.59), wihrend bei 5 Hz
die Rissgeschwindigkeiten in etwa gleich sind (Abbildung 4.62). Bei 400 °C ist die
Rissgeschwindigkeit sowohl bei 20 Hz als auch bei 5 Hz unter Wasserdampfatmosphire
niedriger als an Luft (Abbildung 4.59 und Abbildung 4.62). Eine Ausnahme stellt ein kleiner
Kurvenbereich bei 5 Hz da, in dem die Rissgeschwindigkeit ungefahr der an Luft entspricht.
Dies sei der Vollstindigkeit halber erwdhnt und hat keinen Einfluss auf die generelle
Tendenz. Ab 500 °C ist das Risswachstum unter Wasserdampfatmosphére sowohl bei 20 Hz
als auch bei 5 Hz gegeniiber Luft beschleunigt (Abbildung 4.64). Tendenziell ist die
Rissgeschwindigkeit in diesem Temperaturbereich bei gleicher Spannungsintensitdt unter
Wasserdampfatmosphire langsamer als an Luft (Abbildung 4.64). Im spéteren
Risskurvenverlauf ist die Rissgeschwindigkeit unter Wasserdampfatmosphidre hdoher
(Abbildung 4.64). An Luft wird das Versuchsabbruchkriterium vorher erreicht, so dass ein
Vergleich dieses Risskurvenbereichs nicht moglich ist (Abbildung 4.64). Die Rissausbreitung
an Luft beginnt deutlich friiher (Abbildung 4.64), weshalb die Versuche auch frither das
Versuchsabbruchkriterium erreichen.

In Abbildung 4.66a ist Koeffizient C in Abhédngigkeit der Temperatur, Frequenz und der
Atmosphire dargestellt. Die Frequenzabhéngigkeit des Koeffizienten C ist unter
Wasserdampfatmosphire wesentlich geringer als an Luft. Die geringsten Unterschiede
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werden im Temperaturbereich von 300 °C - 400 °C beobachtet. Ab 500 °C ist der Koeffizient
C an Luft sowohl bei 5 Hz als auch bei 20 Hz deutlich hoher als unter
Wasserdampfatmosphire. Die Differenz steigt mit zunehmender Frequenz. Dementsprechend
steigt der Koeffizient C unter Wasserdampfatmosphidre mit zunehmender Temperatur
wesentlich geringer als an Luft. Bei 5 Hz und 550 °C unter Wasserdampfatmosphire sinkt der
Koeffizient C sogar leicht. Abbildung 4.66b zeigt den Exponent m in Abhidngigkeit der
Temperatur, Frequenz und der Atmosphdre. Der Exponent n ist mit Ausnahme des Bereichs
von 300 °C - 400 °C bei 5 Hz an Luft sowohl bei 20 Hz als auch bei 5 Hz im gesamten
Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C niedriger. An Luft ist der Exponent m im
Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C bei 5 Hz hoher als bei 20 Hz. Derselbe
Zusammenhang wird auch unter Wasserdampfatmosphire mit Ausnahme von 550 °C
beobachtet, wo die Exponenten m an Luft und unter Wasserdampfatmosphire gleich sind.
Allgemein sind die Auswirkungen der Temperatur auf den Exponenten m unter
Wasserdampfatmosphire geringer als an Luft.
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Abbildung 4.66: Entwicklung der Ermiidungsrisswachstumsparameter a) C und b) m in
Abhingigkeit der Temperatur, Frequenz und der Atmosphire.

In Kapitel 4.2.3 wurden, um die realen Belastungsbedingungen fiir den lastflexiblen
Kraftwerksbetrieb moglichst realitdtsnah im Labor abbilden zu konnen, die Auswirkungen
von niedrigen Frequenzen (bzw. zunehmenden Haltezeiten) in dem fiir den lastflexiblen
Kraftwerksbetrieb relevanten Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C untersucht. Als
néchster Schritt zu realen Betriebsbedingungen wird der Einfluss der wasserdampfhaltigen
Atmosphire bei niedrigen Frequenzen untersucht. Dazu wurden zunidchst ERW-Versuche mit
5 Minuten Haltezeit bei Maximallast im Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C
durchgefiihrt. Die maximale Einsatztemperatur des untersuchten X20CrMoV12-1-Stahls ist
550 °C. Die Untersuchungen an Luft bei 600 °C dienten ausschlieBlich zur Charakterisierung
der Auswirkungen méglicher Uberhitzungen infolge unzuldssiger Betriebszustinde. Da die
Auswirkungen einer erhohten Haltezeit unter Wasserdampfatmosphére im Temperaturbereich
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von 300 °C - 550 °C fiir den Betrieb lastflexibler Kraftwerke von hochster Prioritét sind,
wurde zugunsten dieser Versuche auf die Haltezeitversuche bei 600 °C verzichtet. Die
Auswertung der Versuche erfolgte wie auch an Luft zunidchst mit dem K-Konzept.
Abbildung 4.67 zeigt die zyklischen Risswachstumskurven der Versuche mit 5 Minuten
Haltezeit unter Wasserdampfatmosphére im Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C.
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Abbildung 4.67: Zyklische Risswachstumskurven (X20CrMoV12-1) der ERW-Versuche mit
5 Minuten Haltezeit bei Maximallast bei R = 0,1 unter Wasserdampf-
atmosphire im Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C.

Die zugehorigen Risswachstumsstartwerte sind Abbildung 4.68 zu entnehmen. Der hochste
Risswachstumsstartwert wird unter Wasserdampfatmosphire bei 400 °C gemessen. Im
Gegensatz zum ERW-Versuch unter Wasserdampfatmosphére, unabhingig von der Frequenz
(vergl. Abbildung 4.54, Abbildung 4.56 und Abbildung 4.65), sinkt der
Risswachstumsstartwert im gesamten Temperaturbereich mit zunehmender Temperatur
(Abbildung 4.68). Dabei sinkt der Risswachstumsstartwert bis 500 °C anndhernd linear mit
zunehmender Temperatur (Abbildung 4.68). Im Temperaturbereich von 300 °C - 400 °C
liegen die Risswachstumskurven dicht beieinander (Abbildung 4.67), d. h. in diesem Bereich
liegt nur ein sehr geringer Temperatureinfluss auf die Rissgeschwindigkeit vor.
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Abbildung 4.68: Temperatureinfluss auf den Risswachstumsbeginn im ERW-Versuch mit 5
Minuten Haltezeit bei Maximallast bei R = 0,1 unter Wasserdampf-
atmosphire im Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C (bis 500 °C
Mittelwerte aus jeweils 2 Haltezeitversuchen).

Bei 500 °C wurde die niedrigste Rissgeschwindigkeit bis ungefihr 2/3  der
Risswachstumskurve im gesamten Temperaturbereich gemessen (Abbildung 4.67). Im letzten
Drittel der Risswachstumskurve entspricht die Rissgeschwindigkeit bei 500 °C etwa der bei
300 °C und 400 °C bei identischer Spannungsintensitit gemessenen Rissgeschwindigkeit. Bei
550 °C wird die hochste Rissgeschwindigkeit gemessen. Bemerkenswert ist, dass der grofite
Unterschied in der Rissgeschwindigkeit bei gleicher Spannungsintensitdt bei 500 °C und
550 °C gemessen wurde (Abbildung 4.67).

Zur Charakterisierung des Wasserdampfatmosphéreneinflusses werden die zyklischen
Risswachstumskurven fiir 5 Minuten Haltezeit unter Wasserdampfatmosphire im
Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C mit den bei gleichen Parametern unter Luft
gemessenen Kurven verglichen (Abbildung 4.69). Ab 400 °C ist der Risswachstumsstartwert
unter Wasserdampfatmosphire um 1,24 MPaVm (verglichen mit dem Mittelwert der an Luft
gemessenen Risswachstumsstartwerte) hoher als an Luft (Abbildung 4.70 und Abbildung
4.69). Mit zunehmender Temperatur ab 400 °C nimmt die Erhoéhung des
Risswachstumsstartwertes unter Wasserdampfatmosphire gegeniiber Luft weiter zu
(Abbildung 4.70). Bei 500 °C um 6,2 MPaVm und bei 550 °C um 11,25 MPaVm. Dennoch
sinkt der Risswachstumsstartwert unter Wasserdampfatmosphiare (ab 400 °C) mit
zunehmender Temperatur (Abbildung 4.70), jedoch nicht so stark wie an Luft (Abbildung
4.70). Bei 300 °C wird im Gegensatz zu den Temperaturen ab 400 °C ein kontrérer
Atmosphireneinfluss auf den Rissausbreitungsbeginn beobachtet. An Luft ist der
Risswachstumsstartwert bei 300 °C um 20 MPaVm héher als unter Wasserdampfatmosphire
(verglichen mit dem Mittelwert der an Luft gemessenen Risswachstumsstartwerte)
(Abbildung 4.70).
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Abbildung 4.69: Wasserdampfatmosphéreneinfluss  (X20CrMoV12-1) auf die Riss-
geschwindigkeit und den Rissausbreitungsbeginn bei R = 0,1 im 5 Minuten
Haltezeitversuch im Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C.

An Luft sinkt der Risswachstumsstartwert mit zunehmender Temperatur im gesamten
Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C, wihrend er unter Wasserdampf erst ab 400 °C
abfillt.
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Abbildung 4.70: Atmosphéren- und Temperatureinfluss auf den Risswachstumsbeginn im

ERW-Versuch mit 5 Minuten Haltezeit bei Maximallast bei R = 0,1 im
Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C.

Bei einer Temperaturerhdhung von 300 °C auf 400 °C steigt der Risswachstumsstartwert
unter Wasserdampfatmosphire, wihrend er an Luft sinkt. Dies deutet ab 400 °C unter
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Wasserdampfatmosphire auf eine ausreichend dicke Oxidschicht hin, die oxidinduziertes
Rissschlielen bewirkt.

Die Rissgeschwindigkeit unter Wasserdampfatmosphére entspricht bei 300 °C bei gleicher
Spannungsintensitit etwa der Rissgeschwindigkeit, die auch an Luft gemessen wurde
(Abbildung 4.69). Bei 400 °C ist die Rissgeschwindigkeit unter Wasserdampfatmosphére
leicht geringer als an Luft (Abbildung 4.69). Der grofite Einfluss der
Wasserdampfatmosphére gegeniiber Luft wird bei 500 °C beobachtet (Abbildung 4.69). Bei
500 °C wurde im iiberwiegenden Risswachstumskurvenverlauf die niedrigste
Rissgeschwindigkeit im gesamten Temperaturbereich gemessen (Abbildung 4.69). Die
Ursache fiir die niedrigere Rissgeschwindigkeit bei 500 °C unter Wasserdampfatmosphére
wird in Kapitel 4.2.4.1. erortert. Bei 550 °C entspricht die bei gleicher Spannungsintensitit an
Luft gemessene Rissgeschwindigkeit ungefdhr der Rissgeschwindigkeit, die auch unter
Wasserdampfatmosphire gemessen wurde (Abbildung 4.69).

Insgesamt fiihrt der Wasserdampfatmosphireneinfluss bei 5 Minuten Haltezeit mit Ausnahme
von 300 °C zu einer Verschiebung des Rissausbreitungsbeginns zu hoheren AK-Werten. Die
Rissgeschwindigkeit entspricht im schlechtesten Fall der an Luft gemessenen. Im besten Fall
ist die Rissgeschwindigkeit niedriger als an Luft. Ab 400 °C konnten im 5 Minuten
Haltezeitversuch keine negativen Auswirkungen der Wasserdampfatmosphére beobachtet
werden. Ein weiterer Schritt in Richtung realer Betriebsbedingungen in lastflexibel
betriebenen Kraftwerken ist die Charakterisierung der Auswirkungen einer weiter erhdhten
Haltezeit (bzw. einer sehr niedrigen Frequenz) unter Wasserdampfatmosphéare. Dazu sind in
Abbildung 4.71 die Risswachstumskurven fiir 5 und 10 Minuten Haltezeit im
Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C unter Wasserdampfatmosphire dargestellt. Die
Rissausbreitung beginnt bei 10 Minuten Haltezeit bei 500 °C unter Wasserdampfatmosphére
im Vergleich zu 5 Minuten Haltezeit unter Wasserdampfatmosphédre bei einem um
14,35 MPaVm hoheren AK-Wert (Abbildung 4.71). Im Gegensatz dazu beginnt das
Risswachstum bei 550 °C und 10 Minuten Haltezeit unter Wasserdampfatmosphire bei einem
um 8,97 MPaVm geringeren AK-Wert als bei 5 Minuten Haltezeit unter
Wasserdampfatmosphire (Abbildung 4.71). Der geringere Risswachstumsstartwert ist
vermutlich durch die bei 550 °C korrosivere Wasserdampfatmosphire bedingt. Zwischen
500°C und 550 °C liegen also kontrire Auswirkungen der Haltezeit auf den
Rissausbreitungsbeginn vor. Des Weiteren wurden unterschiedliche Auswirkungen der
Rissgeschwindigkeit durch die Erhdhung der Haltezeit auf 10 Minuten in Abhéngigkeit der
Temperatur beobachtet. Die Rissgeschwindigkeit ist bei 10 Minuten Haltezeit und 500 °C bei
gleicher Spannungsintensitdt marginal héher als bei 5 Minuten Haltezeit und 500 °C
(Abbildung 4.71). Bei 500 °C hat die Erhhung der Haltezeit auf 10 Minuten teilweise einen
positiven Einfluss: Der Rissausbreitungsbeginn ist zu hoheren AK-Werten verschoben und die
Rissgeschwindigkeit bei gleicher Spannungsintensitdt nur marginal héher als bei 5 Minuten
Haltezeit. Dahingegen hat die Erhohung der Haltezeit bei 550 °C auf 10 Minuten
ausschlieBBlich negative Effekte. Sie fithrt zu niedrigeren Risswachstumsstartwerten und
hoheren Rissgeschwindigkeiten bei gleicher Spannungsintensitit.
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Abbildung 4.71: Zyklische Risswachstumskurven der ERW-Versuche mit 5 Minuten und
10 Minuten Haltezeit bei Maximallast bei R = 0,1 unter Wasserdampf-
atmosphire im Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C.

Zur Charakterisierung der Auswirkungen einer auf 10 Minuten erhdhten Haltezeit in
Abhingigkeit der Atmosphire und der Temperatur sind in Abbildung 4.72 die zyklischen
Risswachstumskurven fiir 5 und 10 Minuten Haltezeit im Temperaturbereich von 500 °C -
550 °C an Luft und unter Wasserdampfatmosphére verglichen. Die Rissausbreitung beginnt
an Luft mit zunehmender Haltezeit im Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C bei héheren
AK-Werten (Abbildung 4.73, siche auch Abbildung 4.26 und Abbildung 4.27). Der gleiche
Sachverhalt wird auch unter Wasserdampfatmosphére bei 500 °C beobachtet (Abbildung
4.72 und Abbildung 4.73). Im Gegensatz zu 500 °C fiihrt eine zunehmende Haltezeit unter
Wasserdampfatmosphédre bei 550 °C zu einem geringeren Risswachstumsstartwert
(Abbildung 4.72 und Abbildung 4.73). Das bedeutet die Frequenz hat unterschiedliche
Auswirkungen in Abhéngigkeit der Atmosphire und der Temperatur. Die Einfiihrung einer 5
miniitigen Haltezeit unter Wasserdampfatmosphére bewirkt mit Ausnahme von 300 °C eine
Verschiebung des Risswachstumsbeginns zu hoheren AK-Werten gegeniiber Luft. Eine
Erhohung der Haltezeit auf 10 Minuten bei 500 °C fiihrt sowohl an Luft als auch unter
Wasserdampfatmosphire zu einer Verschiebung des Rissausbreitungsbeginns zu hdheren AK-
Werten (Abbildung 4.73). Dagegen resultiert aus einer Erhohung der Haltezeit auf
10 Minuten  bei 550 °C  unter  Wasserdampfatmosphdre  ein  niedrigerer
Risswachstumsstartwert, wahrend sich an Luft der Risswachstumsbeginn zu héheren AK-
Werten verschiebt (Abbildung 4.73). Sowohl an Luft als auch unter Wasserdampfatmosphére
steigt die Rissgeschwindigkeit mit zunehmender Haltezeit im untersuchten Temperaturbereich
von 500 °C - 550 °C. Bei 500 °C ist die Zunahme der Rissgeschwindigkeit bei gleicher
Spannungsintensitit marginal (Abbildung 4.72). Die Rissgeschwindigkeit bei 10 Minuten
Haltezeit und 550 °C ist ungefdhr in den ersten 2/3 der Risswachstumskurve hoher



4 Ergebnisse und Diskussion 165

1 0_2 C | T T ' T L —
- 500 °C I :
L = 550°C | .
[ = Luft f ]
o WD 7 |

ﬁM

da/dN [mm/Zyklus]
o

ALEREREERRE

A 5 Min. Haltezeit |
* 10 Min. Haltezeit
|

1 0_4 s 2 \ |
30 40 60 80 100 120

AK [MPavm]

Abbildung 4.72: Zyklische Risswachstumskurven der ERW-Versuche mit 5 Minuten und
10 Minuten Haltezeit bei Maximallast bei R = 0,1 an Luft und unter
Wasserdampfatmosphire im Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C.

als an Luft (Abbildung 4.72). Darauf folgt ein kleiner Bereich, in dem sich die
Risswachstumskurven an Luft und unter Wasserdampf {iberschneiden, d. h. die
Rissgeschwindigkeit ist in diesem Bereich gleich. Im Anschluss ist die Rissgeschwindigkeit
an Luft hoher als unter Wasserdampf (Abbildung 4.72). Die Rissgeschwindigkeit an Luft
beschleunigt schneller als unter Wasserdampfatmosphire. Dies zeigt, dass es nicht nur
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Abbildung 4.73: Atmosphireneinfluss auf den Rissausbreitungsbeginn bei einer Haltezeit-
erthdhung von 5 Minuten auf 10 Minuten im Temperaturbereich von
500 °C - 550 °C.

unterschiedliche Auswirkungen der Frequenz in Abhidngigkeit der Atmosphéire und der
Temperatur auf den Rissausbreitungsbeginn gibt, sondern auch auf die Rissgeschwindigkeit.
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Abbildung 4.74 zeigt die Frequenzabhingigkeit der Rissgeschwindigkeit bei R = 0,1 im
Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C unter Wasserdampfatmosphére. Im ,,héheren
Frequenzbereich (5 Hz und 20 Hz) steigt die Rissgeschwindigkeit bei 300 °C, 500 °C und
550 °C mit abnehmender Frequenz nur leicht, wiahrend die Rissgeschwindigkeit bei 400 °C
(Abbildung 4.74) und 600 °C (Abbildung 4.57) stirker mit abnehmender Frequenz ansteigt.
Das bedeutet unter Wasserdampfatmosphire ist der ,,hohere” Frequenzbereich (5 Hz und
20 Hz) frequenzempfindlicher als an Luft. Zudem ist die Frequenzabhingigkeit
temperaturabhéngig (Abbildung 4.74). Zu sehr niedrigen Frequenzen hin (hier ab 5 Minuten
Haltezeit) nimmt die Rissgeschwindigkeit unter Wasserdampfatmosphére nochmals deutlich
zu (Abbildung 4.74). Das bedeutet es gibt auch unter Wasserdampfatmosphére zeitabhingige
Effekte. Die Zeitabhéingigkeit ist weniger stark ausgeprdgt als an Luft. Unter
Wasserdampfatmosphire wird in den ERW-Versuchen bei 500 °C mit 5 Hz und 20 Hz, sowie
bei 400 °C mit 5 Hz bei gleicher Spannungsintensitit gegen Versuchsende die zu Rissbeginn
fiir 5 Minuten Haltezeit bei 500 °C gemessene Rissgeschwindigkeit erreicht (Abbildung
4.74). Dahingegen wird an Luft im “hoheren Frequenzbereich bei gleicher
Spannungsintensitdt zu keinem Zeitpunkt die Rissgeschwindigkeit, die im Anfangsbereich der
Haltezeitversuche ermittelt wurde, erreicht (Abbildung 4.29).
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Abbildung 4.74: Frequenzeinfluss (X20CrMoV12-1) bei R = 0,1 auf die Rissgeschwindigkeit
und den Rissausbreitungsbeginn im Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C
unter Wasserdampfatmosphére.
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Wie auch an Luft sind unter Wasserdampfatmosphére im Haltezeitversuch im
Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C signifikant hohere AK-Werte notwendig, um einen
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Riss zum Wachstum zu bringen. Die Erhdhung der Risswachstumsstartwerte zwischen den
ERW-Versuchen bei 20 Hz und Versuchen mit Haltezeiten von 5 und 10 Minuten unter
Wasserdampfatmosphire in Abhéngigkeit der Temperatur ist Abbildung 4.75 zu entnehmen.
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Abbildung 4.75: Anstieg des Risswachstumsstartwertes zwischen ERW-Versuch bei 20 Hz
und Versuchen mit 5 und 10 Minuten Haltezeit bei Maximallast, R = 0,1
unter Wasserdampfatmosphire im Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C.

Bemerkenswert ist der Vergleich des Anstiegs des Risswachstumsstartwertes fiir 5 Minuten
Haltezeit mit dem des ERW-Versuchs bei 20 Hz in Abhéngigkeit der Atmosphére bei jeweils
gleicher Temperatur. Die Rissausbreitung beginnt in Abhéngigkeit der Versuchsart (20 Hz,
5 Minuten Haltezeit bzw. allgemein der Frequenz), der Temperatur und der
Atmosphire bei unterschiedlichen AK-Werten (siche z. B. Abbildung 4.60, Abbildung 4.70,
und Abbildung 4.76). Trotz dieser Unterschiede ist der Betrag des
Risswachstumsstartwertanstiegs zwischen einem Versuch mit 5 Minuten Haltezeit und bei
20 Hz im Temperaturbereich von 400 °C - 550 °C unabhéngig von der Atmosphire anndhernd
gleich (Abbildung 4.77). In diesem Temperaturbereich kann z. B. aus den ermittelten
Risswachstumsstartwerten fiir 20 Hz an Luft, 5 Minuten Haltezeit bei Maximallast an Luft
und fiir 20 Hz- unter Wasserdampfatmosphére etwa auf den Rissbeginn des Versuchs mit
5 Minuten Haltezeit unter Wasserdampf geschlossen werden oder umgekehrt. Nur bei 300 °C
ist die Erhohung des Risswachstumsstartwertes des Versuchs mit 5 Minuten Haltezeit
gegeniiber dem ERW-Versuch bei 20 Hz in Abhéngigkeit der Atmosphire deutlich
voneinander abweichend (Abbildung 4.77), weshalb keine Abschitzung mdoglich ist. Dies
liegt vermutlich an der korrosiveren Wasserdampfatmosphire in Verbindung mit einer
weniger schiitzenden Oxidschicht bei 300 °C. Diese Abschitzung muss durch weitere
Wiederholungsversuche verifiziert werden. Interessant fiir zukiinftige Forschungsvorhaben
ist, ob diese Art der Abschdtzung sich auch auf andere Werkstoffe oder zumindest auf die



168 4 Ergebnisse und Diskussion

300 °C -

400 °C

—
Q
N
T lllllll'|_

—
Q
w
T lllllll'|

20 Hz
5Hz
5 Min. Haltezeit

107 i :
T I10 Min. Halltezeit
10 20 40 60 100 140
AK [MPavm]

Abbildung 4.76: Frequenzeinfluss (X20CrMoV12) bei R = 0,1 auf die Rissgeschwindigkeit
und den Rissausbreitungsbeginn in Abhéngigkeit der Atmosphéire und der
Temperatur.
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gleiche Werkstoffklasse iibertragen ldsst. Auch bei 10 Minuten Haltezeit und 500 °C ist der
Betrag des Risswachstumsstartwertanstiegs im Vergleich zum ERW-Versuch mit 20 Hz
anndhernd unabhéingig von der Atmosphére (Abbildung 4.78).
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Abbildung 4.77: Atmosphéreneinfluss auf den Anstieg des Risswachstumsstartwertes

zwischen Versuch mit 5 Minuten Haltezeit bei Maximallast und ERW-
Versuch mit 20 Hz bei R = 0,1 im Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C.
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Dagegen ist bei 550 °C der Betrag des Risswachstumsstartanstiegs an Luft wesentlich grofer
als unter Wasserdampfatmosphére (Abbildung 4.78). Folglich kann hier keine Abschétzung
des Rissausbreitungsbeginns erfolgen. Es veranschaulicht aber, wie unterschiedlich die
Auswirkungen der Wasserdampfatmosphire in Abhéngigkeit der Frequenz und der
Temperatur sind. Bei 300 °C (Abbildung 4.79a) fiihrt die Wasserdampfatmosphére bei
Hniedriger Frequenz (im Versuch mit 5 Minuten Haltezeit) zu einem geringeren
Risswachstumsstartwert als an Luft. Die Rissgeschwindigkeit wird bei ,,niedriger Frequenz
nicht beeinflusst. Bei ,,hoher Frequenz (jeweils bei 5 Hz und 20 Hz) entspricht die
Rissgeschwindigkeit die unter Wasserdampf gemessen wurde in etwa der an Luft
gemessenen. Gleiches gilt fiir den Risswachstumsstartwert. Das heif3t bei 300 °C bewirkt eine
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Abbildung 4.78: Atmosphéreneinfluss auf die Erhohung des Risswachstumsstartwertes
zwischen ERW-Versuch mit 10 Minuten Haltezeit bei Maximallast, R = 0,1
und des ERW-Versuchs bei R = 0,1, 20 Hz im Temperaturbereich von
500 °C - 550 °C.

»hiedrige” Frequenz unter Wasserdampfatmosphédre eine Verringerung des Risswachstums-
startwertes, wihrend bei ,,hoher Frequenz die Wasserdampfatmosphére keine Auswirkung
auf den Rissausbreitungsbeginn hat. Bei 400 °C (Abbildung 4.79b) bewirkt die
Wasserdampfatmosphére bei ,,niedriger Frequenz (hier im Versuch mit 5 Minuten Haltezeit)
eine Verschiebung des Risswachstumsbeginns zu leicht hoheren AK-Werten und eine
langsamere Rissgeschwindigkeit im Vergleich zu Luft. Im ,hdheren” Frequenzbereich bei
20 Hz beginnt das Risswachstum unter Wasserdampfatmosphére bei etwa gleichen AK-
Werten wie an Luft und die Rissgeschwindigkeit ist langsamer als an Luft. Im ,,héheren
Frequenzbereich bei 5 Hz bewirkt die Wasserdampfatmosphére eine Verschiebung des
Rissausbreitungsbeginns zu signifikant hoheren AK-Werten. Bedingt durch die deutliche
Verschiebung des Risswachstumsbeginns zu héheren AK-Werten liegen im Versuch bei 5 Hz
unter Wasserdampfatmosphére hohere Rissgeschwindigkeiten in einem Spannungs-
intensititsbereich vor, bei der die Probe an Luft langst das Versuchsabbruchkriterium erreicht
hat. Bei 400 °C werden also nicht nur unterschiedliche Auswirkungen der Wasserdampf-
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Abbildung 4.79: Auswirkung der Wasserdampfatmosphidre (X20CrMoV12-1-Stahl) in
Abhangigkeit der Frequenz und der Temperatur a) 300 °C b) 400 °C
¢) 500 °C d) 550 °C.

atmosphédre bei ,niedriger und ,hoher® Frequenz beobachtet, sondern auch bei
unterschiedlichen Frequenzen (5 Hz und 20 Hz) im ,,hohen” Frequenzbereich. Bei 500 °C
(Abbildung 4.79¢) fiihrt die Wasserdampfatmosphére bei ,,niedriger* Frequenz (5 Minuten
und 10 Minuten Haltezeit) zu einer Verschiebung des Rissausbreitungsbeginns zu hoheren
AK-Werten und im Bereich gleicher Spannungsintensitit zu einer langsameren Riss-
geschwindigkeit als an Luft. Dagegen bewirkt die Wasserdampfatmosphire im ,,héheren
Frequenzbereich (5 Hz und 20 Hz) eine Verschiebung des Risswachstumsbeginns zu héheren
AK-Werten und ein beschleunigtes Risswachstum. Bei 500 °C liegen also vollig kontrire
Auswirkungen der Wasserdampfatmosphére in Abhdngigkeit der Frequenz auf die
Rissgeschwindigkeit vor. Bei 550 °C (Abbildung 4.79d) fiihrt die Wasserdampfatmosphére
bei ,,niedriger Frequenz (10 Minuten Haltezeit) zu einem geringeren Risswachstumsstartwert
als an Luft. Die Rissgeschwindigkeit ist unter Wasserdampfatmosphére in den ersten zwei
Kurvenendritteln hoher als an Luft. Daran schlieft ein kleiner Bereich identischer
Rissgeschwindigkeiten an, bis bei gleicher Spannungsintensitit die Rissgeschwindigkeit an
Luft schneller ansteigt als unter Wasserdampfatmosphire. Im ,,niedrigen Frequenzbereich
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(5 Minuten Haltezeit) fiihrt die Wasserdampfatmosphire gegeniiber Luft zu einer
Verschiebung des Rissausbreitungsbeginns zu hoheren AK-Werten. Die Rissgeschwindigkeit
ist bei gleicher Spannungsintensitét nahezu identisch (fiir 5 Minuten Haltezeit bei 500 °C
bewirkt die Wasserdampfatmosphére eine Verringerung der Rissgeschwindigkeit). Bei 550 °C
werden also unterschiedliche Auswirkungen der Wasserdampfatmosphére im ,,niedrigen
Frequenzbereich (5 und 10 Minuten Haltezeit) beobachtet. Im ,,hohen* Frequenzbereich (5 Hz
und 20 Hz) kommt es wie bei 500 °C unter Wasserdampfatmosphire einer Verschiebung des
Risswachstumsbeginns zu hoheren AK-Werten und zu beschleunigtem Risswachstum. Dieser
detaillierte Vergleich zeigt, dass die Auswirkungen der Wasserdampfatmosphire immer
abhingig von Frequenz und Temperatur sind. Es ist zudem wahrscheinlich, dass die
Auswirkungen der Wasserdampfatmosphére dariiber hinaus abhéngig vom R-Verhéltnis sind,
da RissschlieBmechanismen, wie z. B. dass oxidinduzierte RissschlieBen, insbesondere bei
niedrigen R-Verhiltnissen wirksam sind.

Dies wurde im Rahmen der vorliegenden Arbeit nicht untersucht, konnte aber fiir
Anwendungen, bei denen andere Lastverhidltnisse unter Wasserdampfatmosphire auftreten,
relevant sein. Der Wasserdampfatmosphéreneinfluss ist bei ,,niedriger” Frequenz im Versuch
mit 5 Minuten Haltezeit ab 400 °C als vorteilhaft zu bewerten, da das Risswachstum bei
hoheren AK-Werten beginnt. Des Weiteren entspricht im schlechtesten Fall die Riss-
geschwindigkeit unter Wasserdampfatmosphére bei gleicher Spannungsintensitét der an Luft
gemessenen Rissgeschwindigkeit und im besten Fall ist sie geringer als an Luft. Bei
300 °C ist der Wasserdampfatmosphireneinfluss negativ, da der Risswachstumsstartwert
geringer ist als an Luft. Im ,niedrigen* Frequenzbereich (10 Minuten Haltezeit) bei 500 °C
sind die Auswirkungen der Wasserdampfatmosphére als positiv zu bewerten. Die
Rissausbreitung beginnt unter Wasserdampfatmosphére bei leicht hoheren AK-Werten und
die Rissgeschwindigkeit ist bei gleicher Spannungsintensitit geringer als an Luft. Dagegen ist
im ,niedrigen* Frequenzbereich (10 Minuten Haltezeit) bei 550 °C der Wasserdampf-
atmosphéreneinfluss schidlich, da die Rissausbreitung bei niedrigeren AK-Werten beginnt
und die Rissgeschwindigkeit tiberwiegend hoher als an Luft ist. Da die Auswirkungen der
Frequenz bei 550 °C dulerst praxisrelevant fiir lastflexibel betriebene Kraftwerke sind und die
Kombination aus zunehmender Haltezeit (bzw. abnehmender Frequenz) und Wasserdampf-
atmosphire zu niedrigeren Risswachstumsstartwerten und hoéheren Rissgeschwindigkeiten
filhrt, sind zusdtzliche Untersuchungen mit weiter erhohter Haltezeit erforderlich, um
moglicherweise sich weiter verschlechternde Eigenschaften identifizieren zu konnen. Dies
konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht mehr untersucht werden. Bei hoher Frequenz sind die
Auswirkungen der Wasserdampfatmosphére ab 500 °C nur bedingt vorteilhaft. Dabei ist
positiv, dass die Wasserdampfatmosphire eine Verschiebung des Risswachstumsbeginns zu
hoheren AK-Werten bewirkt. Sobald der Riss aber anfiangt zu wachsen, geschieht dies ab
500 °C beschleunigt.
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4.2.4.1 Einfluss der Wasserdampfatmosphire auf die mikrostrukturellen
Mechanismen und den Ubergang zur Kriechermiidungswechselwirkung

In Kapitel 4.2.3.1 wurde der Ubergang vom ermiidungsdominierten Risswachstum zur
Kriechermiidungswechselwirkung ab einer Temperatur von 500 °C und einer Haltezeit von
5 Minuten identifiziert. In diesem Kapitel wird behandelt, ob die Wasserdampfatmosphire
einen Einfluss auf den Ubergang zur Kriechermiidungswechselwirkung hat. Abbildung 4.80
zeigt zunéchst einen Vergleich der Langsschliffe der Gesamtbruchflache der ERW-Versuche
mit f=20 Hz bei 600 °C an Luft und unter Wasserdampfatmosphére, sowie der Langsschliffe
der ERW-Versuche mit 5 Minuten Haltezeit im Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C an
Luft und unter Wasserdampfatmosphére.

: v
1000pum

E e ? e SENGE P

a) ERW 600°C WD i

b) ERW 600 °C Luft

1000pm

¢) 5 Min. Haltezeit 300 °C WD —Tosom

h) 5Min. Haltezeit 550°C Luft

Abbildung 4.80: Langsschliffe der Gesamtbruchfliche der ERW-Versuche bei f=20 Hz, R =
0,1 und 600 °C an Luft und unter Wasserdampfatmosphére, sowie der 5
Minuten Haltezeitversuche bei Maximallast, R = 0,1 im Temperaturbereich
von 300 °C - 550 °C an Luft und unter Wasserdampfatmosphdre.
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Der Bruchverlauf im ERW-Versuch unter Wasserdampfatmosphére ist, wie auch an Luft, im
gesamten untersuchten Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C in Abbildung 4.80a, b
exemplarisch anhand der Gesamtbruchfliche des ERW-Versuches bei 20 Hz und 600 °C zu
sehen, scharf und verlduft horizontal, wihrend im Haltezeitversuch im Temperaturbereich von
300 °C - 550 °C ein welliger und zerklifteter Bruchverlauf beobachtet wird (vergl.
Gesamtbruchfldchen der Haltezeitversuche Abbildung 4.80c¢ - h).

Abbildung 4.81 zeigt Teilausschnitte der Gesamtbruchflichen der ERW-Versuche mit 20 Hz,
in Abhéngigkeit der Temperatur und der Atmosphdre. Im gesamten untersuchten

Wasserdampf Luft
ERW 300 °C

Abbildung 4.81: Wasserdampfatmosphéren- und Temperatureinfluss auf die Ausbildung der
Nebenrisse im ERW-Versuch mit 20 Hz bei R =0,1.

Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C sind die Nebenrisse mit Ausnahme von 300 °C
(Abbildung 4.81a, f) unter Wasserdampfatmosphére gro3er (Abbildung 4.81: linke Spalte)
als an Luft (Abbildung 4.81: rechte Spalte). Die Auswertung aller Ausschnitte sowohl fiir an
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Luft als auch unter Wasserdampfatmosphére gepriifte Proben hat ergeben, dass die
Nebenrisse im ERW-Versuch unter Wasserdampfatmosphére mit steigender Temperatur
tendenziell groBer werden (Abbildung 4.81 linke Spalte), wihrend sie an Luft tendenziell
kleiner werden (Abbildung 4.81 rechte Spalte). Eine mogliche Erklarung dafiir konnte die
stirkere Wechselwirkung zwischen Wasserdampfatmosphidre und Frequenz mit zunehmender
Temperatur sein. Die Wechselwirkung ist so stark, dass die trotz steigender Temperatur
zunehmende Oxidschichtdicke keinen ausreichenden Schutz bietet. An Luft ist diese
Wechselwirkung weniger stark, weshalb die mit steigender Temperatur zunehmende
Oxidschichtdicke effektiv genug ist.

Abbildung 4.82 zeigt Teilausschnitte der Gesamtbruchflichen der mit 5 Minuten Haltezeit
beanspruchten Proben in Abhéngigkeit der Temperatur und der Atmosphére. Wie auch an
Luft (Abbildung 4.33) wird unter Wasserdampfatmosphére fiir 5 Minuten Haltezeit eine
deutliche Temperaturabhingigkeit auf die Ausbildung der Nebenrisse beobachtet. Fiir
Versuche mit 5 Minuten Haltezeit bei 300 °C unter Wasserdampfatmosphére verlauft der
Nebenriss relativ flach zur Rissausbreitungsrichtung durch das Korn (Abbildung 4.82a).
Dabei kommt es zu kleineren Rissverzweigungen. Bei 400 °C unter Wasserdampfatmosphire
verlduft der Nebenriss zunéchst etwas steiler zum Hauptriss, bevor er dann fast parallel zum
Hauptriss verlduft (Abbildung 4.82b). Auch hier kommt es zu kleineren Rissverzweigungen.
Ab 500 °C unter Wasserdampfatmosphdre kommt es zu einem gekriimmten Verlauf der
Nebenrisse (Abbildung 4.82c, d). Die grofiten Unterschiede in der Ausbildung der
Nebenrisse zwischen Wasserdampf und Luft werden ab 400 °C beobachtet. An Luft kommt es
bei 400 °C und 500 °C zu groflen Verzweigungen der Nebenrisse (Abbildung 4.82g, h), die
in dieser Form unter Wasserdampfatmosphédre nicht zu beobachten sind (Abbildung 4.82b,
¢). Ein weiterer priagnanter Unterschied ist der gekriimmte Verlauf der Nebenrisse ab 500 °C
unter Wasserdampfatmosphire (Abbildung 4.82 ¢, d). Dieser Verlauf wurde bei keiner
Temperatur an Luft beobachtet (Abbildung 4.82: rechte Spalte). Die Nebenrisse in mit
5 Minuten Haltezeit beanspruchten Proben sind bis 400 °C an Luft groBer als unter
Wasserdampfatmosphire. Ab 400 °C nimmt die Nebenrissgrofe an Luft mit zunehmender
Temperatur ab. Dagegen steigt die Nebenrissgrofie unter Wasserdampfatmosphére bis 500 °C
(Abbildung 4.82a - ¢) mit zunehmender Temperatur und sinkt bei 550 °C (Abbildung
4.82d). Dennoch sind die Nebenrisse ab 500 °C unter Wasserdampfatmosphére deutlich
grofer als an Luft. Eine dhnliche Tendenz wie hier beschrieben wurde auch im ERW-Versuch
beobachtet (Abbildung 4.81). Die maximale Nebenrissgrofe wurde im 5 Minuten
Haltezeitversuch bei 400 °C (~ 650 um) an Luft und unter Wasserdampfatmosphire bei
500 °C (~ 1640 pm) beobachtet. Dies entspricht ungefdhr einem Faktor von 27 in der
maximalen Nebenrissgrofie im Vergleich zum ERW-Versuch unter Wasserdampfatmosphére
(~ 60 um). An Luft betrdgt der Faktor 11. Der grofite Wasserdampfatmosphéreneinfluss
wurde fiir 5 Minuten Haltezeit bei 500 °C beobachtet (Abbildung 4.72). Die
Rissgeschwindigkeit ist flir 5 Minuten Haltezeit bei 500 °C unter Wasserdampfatmosphére
gegeniiber Luft am stirksten verringert. Aus diesem Grund wurden die Gesamtbruchflichen
der 5 Minuten Haltezeitversuche bei 500 °C an Luft und unter Wasserdampfatmosphire
verglichen (Abbildung 4.83). Im Haltezeitversuch bei 500 °C unter Wasserdampfatmosphire
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Abbildung 4.82: Wasserdampfatmosphéren- und Temperatureinfluss auf die Ausbildung der
Nebenrisse im 5 Minuten Haltezeitversuch bei Maximallast und R = 0,1.

wurden deutlich gréBere Nebenrisse (bis zu ~ 1640 pum) als an Luft (bis zu ~ 340 um)
beobachtet (Abbildung 4.83). Das deutet darauf hin, dass dem Hauptriss unter
Wasserdampfatmosphire deutlich mehr Energie als an Luft entzogen wird, was ein moglicher
Grund fur die niedrigere Rissgeschwindigkeit unter Wasserdampfatmosphére sein kann.
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Abbildung 4.83: Wasserdampfatmosphireneinfluss auf die zyklische Risswachstumskurve
im 5 Minuten Haltezeitversuch bei 500 °C und die zugehorigen
Gesamtbruchflachen.

Abbildung 4.84 zeigt den Einfluss einer von 5 Minuten auf 10 Minuten erhdhten Haltezeit im
Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C unter Wasserdampfatmosphire auf die Ausbildung
der Nebenrisse. Fir 5 Minuten Haltezeit bei 500 °C wurde eine maximale Nebenrissldnge von
~ 1640 pm und fiir 10 Minuten Haltezeit von ~ 500 pm gemessen. Dieselbe Tendenz wurde
auch bei 550 °C beobachtet. Fiir 5 Minuten Haltezeit bei 550 °C wurde eine maximale
Nebenrissldnge von ~ 814 pm, fiir 10 Minuten Haltezeit von ~ 400 um gemessen. Ab 500 °C
unter Wasserdampfatmosphire nimmt bei gleicher Temperatur mit zunehmender Haltezeit die
Nebenrissgrofie ab. Moglicherweise bildet sich durch die langer gedffnete Rissspitze dort eine
dickere Oxidschicht, die vor Korrosion schiitzt. Daraus resultieren wahrscheinlich die
geringen Nebenrissldngen unter Wasserdampfatmosphédre mit zunehmender Haltezeit. An
Luft wird im Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C das Gegenteil beobachtet. Mit
zunehmender Haltezeit nimmt die NebenrissgroBe zu, die Risse werden breiter (vergl.
Abbildung 4.34). Diese in Kapitel 4.2.3.1 und 4.2.4.1 dargestellten markanten Unterschiede
in der Ausbildung der Nebenrisse in Abhdngigkeit der Atmosphére sowie der fast scharfe
horizontale Bruchverlauf im ERW-Versuch und der wellige zerkliifte Bruchverlauf im
Haltezeitversuch konnten fiir die Analyse von Schadensfillen genutzt werden.
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Abbildung 4.84: Einfluss einer erhohten Haltezeit (bzw. einer niedrigeren Frequenz) und der
Temperatur bei R = 0,1 unter Wasserdampfatmosphire auf die Ausbildung
der Nebenrisse.

Zur Klirung, ob die Wasserdampfatmosphire den Ubergang zur Kriechermiidungs-
wechselwirkung aufgrund von Wasserstoffversprodung verschiebt, wurden zunichst wie auch
an Luft Teilaufnahmen der Liangsschliffe der Gesamtbruchflichen angefertigt
(Vorgehensweise analog, siche Kapitel 4.2.3.1).

Wie auch an Luft wurde im ERW-Versuch unter Wasserdampfatmosphére mit 20 Hz und
5Hz, R = 0,1, sowie nach Belastung mit 5 Minuten Haltezeit im Temperaturbereich von
300 °C - 550 °C tiiberwiegend transkristallines Risswachstum beobachtet (hier exemplarisch
anhand eines Teilauschnittes der Gesamtbruchfliche des ERW-Versuchs bei f = 20 Hz,
R =0,1 und 300 °C in Abbildung 4.85 gezeigt). Fiir 10 Minuten Haltezeit bei 550 °C wurde
sowohl an Luft als auch unter Wasserdampfatmosphére auch interkristallines Risswachstum
beobachtet, wobei der transkristalline Anteil {iberwiegt. Abbildung 4.86a zeigt eine
Ubersichtsaufnahme der Rissspitze und des rissspitzennahen Bereichs nach Belastung mit
10 Minuten Haltezeit unter Wasserdampfatmosphire bei 550 °C. Es haben sich mehrere
Rissfronten gebildet (Abbildung 4.86a). An der rot eingerahmten Rissspitze in
Abbildung 4.86b verlduft der Riss entlang einer ehemaligen Austenitkorngrenze, wihrend er
in der kompletten Rissfront in Abbildung 4.86d transkristallin  verlduft.
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Abbildung 4.85: Langsschliffe eines Teilausschnittes der Gesamtbruchfliche des ERW-
Versuchs bei f =20 Hz, R = 0,1 und 300 °C unter Wasserdampfatmosphire.

Abbildung 4.86¢ zeigt einen Teilauschnitt der Kriechporenverteilung vor der Rissspitze. Wie
auch an Luft (vergl. Abbildung 4.40) ist eindeutig, dass die Kriechporen sich nicht nur auf

Abbildung 4.86: a) Ubersichtsaufnahme (Fore Scatter Elektron Image, EHT = 15 kV) der
Rissspitze des 10 Minuten Haltezeitversuchs bei Maximallast, R = 0,1 und
550 °C unter Wasserdampfatmosphidre b) interkristallin verlaufende
Rissfront ¢) Kriechporen vor der Rissspitze d) transkristallin verlaufende
Rissfront(en) (b-d ESBD-Mapping in Rissausbreitungsrichtung).
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den ehemaligen Austenitkorngrenzen bilden, sondern auch innerhalb des Korns, bevorzugt an
den Martsensitlattengrenzen, aber auch innerhalb der Martensitlatten. Dies bestétigt nochmals
die These, dass bei Kriechsrisswachstum in martensitischen Werkstoffen der Riss nicht
zwangsldufig entlang ehemaliger Austenitkorngrenzen verlaufen muss.

Im Haltezeitversuch ab 500 °C wird héufig sowohl an Luft als auch unter
Wasserdampfatmosphire die Bildung mehrerer Rissfronten beobachtet (z. B. Abbildung 4.43
und Abbildung 4.86). Ein Grund dafiir konnte die Bildung von Kriechporen bevorzugt an
den Austenitkorngrenzen, Martensitlattengrenzen aber auch innerhalb der Martensitlatten
sein. Daraus resultieren viele Bereiche erhohter Porendichte. Durch die Aufspaltung des
Risses in Richtung hoher Porendichten wird weniger Energie bendtigt, als durch die
Beibehaltung einer einheitlichen Rissfront.

Zur Kldrung, ob die Wasserdampfatmosphére den Ubergang zZu
Kriechermiidungswechselwirkung beeinflusst, wurde wie auch an Luft zur Seperation des K-
kontrollierten Bereichs vom C'-kontrollierten Bereich, die Ubergangszeit t; nach Riedel
(Gleichung (2.32)) bestimmt. Abbildung 4.87 zeigt die Auftragung t; liber t flir die 5 und
10 Minuten  Haltezeitversuche an Luft und unter Wasserdampfatmosphiare im
Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C.

30 -t r 15 1r 1 17 5 171 7r7tT.7
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Abbildung 4.87: Ubergangszeit t; fir ERW-Versuche mit 5 und 10 Haltezeit bei

Maximallast, R = 0,1, im Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C an Luft
und unter Wasserdampfatmosphére.
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Auch unter Wasserdampfatmosphére sind im Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C fiir alle
Haltezeiten ab 5 Minuten die Ubergangszeiten t; << t. Die Uberganszeit ist sowohl fiir
5 Minuten als auch fiir 10 Minuten Haltezeit bei 500 °C unter Wasserdampfatmosphére etwas
langer als an Luft (Abbildung 4.87). Dagegen ist ab 550 °C die Ubergangszeit sowoh! fiir
5 Minuten als auch fiir 10 Minuten Haltezeit unter Wasserdampfatmosphire etwas kiirzer als
an Luft. Der Unterschied ist fiir 5 Minuten Haltezeit deutlich groBer als fir 10 Minuten
(Abbildung 4.87). Hierbei muss einschrinkend gesagt werden, dass die bendtigte Priifkraft,
um bei 5 Minuten Haltezeit unter Wasserdampfatmosphire einen Riss zum Wachstum zu
bringen groBer ist, als bei derselben Haltezeit an Luft, wiahrend fiir 10 Minuten Haltezeit die
benotigte Priifkraft um einen Riss zum wachsen zu bringen sowohl an Luft als auch unter
Wasserdampfatmosphire in etwa gleich sind. Trotz ungefdhr gleicher Priifkraft ist die
Ubergangszeit fiir 10 Minuten Haltezeit unter Wasserdampfatmosphire {iberwiegend kiirzer
als an Luft (Abbildung 4.87). Das heif3it, die Wasserdampfatmosphire beeinflusst nicht die
Frequenz/Temperatur/Haltezeit-Kombination ab der es vom ermiidungsdominierten
Risswachstum zur Kriechermiidungswechselwirkung kommt, wohl aber die Zeitdauer bis
Kriechprozesse einsetzen. Bei 500 °C treten Kriechprozesse unter Wasserdampatmosphére
etwas spiter auf als an Luft und bei 550 °C etwas schneller als an Luft.

Da t; << 't iiber die gesamte Versuchsdauer im Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C fiir
alle Haltezeiten ab 5 Minuten unter Wasserdampfatmosphédre wie auch an Luft (siche
Abbildung 4.41) ist, muss auch die Auswertung der Wasserdampfversuche mit dem
Energieratenintegral erfolgen. Abbildung 4.88 zeigt die Auswertung mit dem
Energieratenintegral C;,” fir 5 und 10 Minuten Haltezeit an Luft und unter
Wasserdampfatmosphiare im Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C. Sowohl unter
Wasserdampfatmosphire als auch an Luft steigt die Rissgeschwindigkeit im Bereich
identischer Werte des Energieratenintegrals mit abnehmender Haltezeit.

Auch unter Wasserdampfatmosphére gibt es je nach angewendetem Auswertekonzept
unterschiedliche Auswirkungen der erhohten Haltezeit in Abhéngigkeit der Temperatur im
relevanten Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C. Erfolgt die Auswertung der
Haltezeitversuche im Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C mit dem Energieratenintegral
steigt die Rissgeschwindigkeit mit abnehmender Haltezeit, wahrend nach Auswertung mit
dem K-Konzept die Rissgeschwindigkeit mit abnehmender Haltezeit sinkt (bei 500 °C nur
leicht, vergl. Abbildung 4.71). Aus der Wahl des Auswertekonzeptes resultieren kontrére
Konsequenzen. Nach Auswertung mit dem Energieratenintegral bewirkt eine abnehmende
Haltezeit eine hohere Rissgeschwindigkeit (Abbildung 4.88) und nach dem K-Konzept eine
niedrigere Rissgeschwindigkeit (Abbildung 4.71). Des Weiteren werden unterschiedliche
Einfliisse der Temperatur auf die Rissgeschwindigkeit in  Abhéngigkeit des
Auswertekonzeptes beobachtet. Nach Auswertung mit dem Energieratenintegral gibt es im
5 Minuten Haltezeitversuch zwischen 500 °C und 550 °C bei gleichen Werten des
Energieratenintegrals kaum einen Temperatureinfluss auf die Rissgeschwindigkeit und im
10 Minuten Haltezeitversuch ist die Rissgeschwindigkeit bei 550 °C nur im Anfangsbereich
leicht hoher als bei 500 °C (Abbildung 4.88). Dagegen ist nach Auswertung mit dem
K-Konzept die Rissgeschwindigkeit sowohl im 5 Minuten als auch im 10 Minuten



4 Ergebnisse und Diskussion 181

500 °C

o| = ss0°C
10 " Luft
o WD

da/dt [m/s]

10°®

£7 2

10° 10* 10" 10° 10
* 2

C, [Wm]

Abbildung 4.88: Auswertung der ERW-Versuche mit variierter Haltezeit bei Maximallast bei
R = 0,1 im Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C unter Wasserdampf-
atmosphére und an Luft.

Haltezeitversuch bei 550 °C bei identischer Spannungsintensitit immer hoher als bei 500 °C
(Abbildung 4.71). Die beiden Konzepte haben keinen generellen Einfluss auf die Bewertung
der Rissgeschwindigkeit und den Rissausbreitungsbeginn in Abhéngigkeit der Atmosphére
(vergl. Abbildung 4.72 und Abbildung 4.88). Lediglich die Verlangsamung der
Rissgeschwindigkeit erscheint bei 5 und 10 Minuten Haltezeit und 500 °C unter
Wasserdampfatmosphire im Vergleich zu Luft nach Auswertung mit dem K-Konzept etwas
starker als in der Auswertung mittels Energieratenintegral (vergl. Abbildung 4.72 und
Abbildung 4.88).

Wie auch an Luft hat die Bestimmung der Ubergangszeit t; unter Wasserdampfatmosphire
eindeutig ergeben, dass das K-Konzept schon ab 500 °C nicht mehr giiltig ist. Auch die
Untersuchung der Kriechporenverteilung unter Wasserdampfatmosphére hat ergeben, dass die
Kriechporen sich nicht nur auf den ehemaligen Austenitkorngrenzen bilden, sondern auch
innerhalb des Korns an den Martensitlattengrenzen und innerhalb der Martensitlatten
(Abbildung 4.86¢). Demzufolge muss der Riss bei Kriechschadigung nicht zwingend entlang
ehemaliger Austenitkorngrenzen verlaufen. Ein ,scheinbar transkristalliner Riss verlduft
tatsdchlich entlang alternativ geschidigter Subkorngrenzen (z. B. Martensitlattengrenzen oder
Paketgrenzen). So beeinflussen Kriechprozesse dennoch das Risswachstum, obwohl der Riss
scheinbar transkristallin verlduft. Erschwerend kommt hinzu, dass es auch innerhalb der
Martensitlatten zur Porenbildung kommt und so der Riss durch die Latten wéchst. Unter
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Beriicksichtigung der Ubergangszeit und der Mikrostrukturanalyse liegt auch der Ubergang
zur Kriechermiidungswechselwirkung sowohl an Luft als auch unter Wasserdampfatmosphére
bei 500 °C und 5 Minuten Haltezeit. Die Wasserdampftatmosphire hat also keinen Einfluss
auf die Frequenz/Temperatur/Haltezeit-Kombination, ab der es vom ermiidungsdominierten
Risswachstum zur Kriechermiidungswechselwirkung kommt, wohl aber auf die Zeitdauer bis
Kriechprozesse einsetzen.
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4.2.5 FORMAN/METTU-Anpassung der zyklischen Risswachstumskurve

Bisher erfolgte ausschlieflich eine Anpassung des Bereichs II der zyklischen
Risswachstumskurve (siche Kapitel 4.2.3 und Kapitel 4.2.4) mittels der Paris-Erdogan-
Gleichung. Da die Paris-Erdogan-Gleichung auf die Beschreibung des Bereichs II limitiert ist,
wurde die flir die Abbildung aller drei Bereiche geeignete FORMAN/METTU-Gleichung
(2.22) verwendet. Im Folgenden wurden die Schwellenwertversuche, die im Bereich II der
zyklischen Risswachstumskurve beginnen und den schwellenwertnahen Bereich vollstindig
abdecken, angepasst.

4.2.5.1 FORMAN/METTU-Anpassung an Luft

Zur Linearisierung wurde die FORMAN/METTU-Gleichung (2.22) logarithmiert:

logY,=log (Cy)+n-(log(1-f)-log(1-R) + log(X,))+p-log ( - i—tf) -q-log(1- &) @.6)

(mit log =1og10)

Als erstes wurden die zyklischen Risswachstumskurven der Schwellenwertversuche bei
R = 0,1, f =20 Hz an Luft im Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C (Abbildung 4.89a)
sowie die dazugehorigen Wiederholungsversuche (Abbildung 4.89b) angepasst.

Die Erweiterung der FORMAN/METTU-Gleichung um einen Temperaturterm zur
einheitlichen Beschreibung des Temperaturbereichs von 300 °C - 600 °C an Luft mit einem
Parametersatz ist nicht moglich, da die Kurvenverldufe ab 500 °C zu stark voneinander
abweichen (Abbildung 4.89a, b). Die zyklische Risswachstumskurve an Luft ist ab 500 °C
stirker gekriimmt bzw. fallt zum Schwellenwert hin deutlich steiler ab als bei 300 °C und
400 °C (Abbildung 4.89a, b). Die Ursache fiir den steileren Abfall der zyklischen
Risswachstumskurven ab 500 °C im schwellenwertnahen Bereich an Luft ist das
oxidinduzierte RissschlieBen, bedingt durch stirkere und schnellere Oxidbildung. Dass dies
plausibel ist, zeigt ein Vergleich mit den Ergebnissen der Schwellenwertversuche unter
Wasserdampf. Unter Wasserdampfatmosphére fallen die zyklischen Risswachstumskurven
sogar schon ab 400 °C aufgrund des oxidinduzierten RissschlieBens noch steiler ab als an Luft
(vergl. Abbildung 4.89a, b und Abbildung 4.90a, b).
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Abbildung 4.89: Experimentell mit R = 0,1 und f = 20 Hz im Temperaturbereich von 300 °C
- 600 °C an Luft ermittelte zyklische Risswachstumskurven und die
dazugehorigen Anpassungen mittels der FORMAN/METTU-Gleichung a)
1.Versuch und b) Wiederholungsversuch.

Die ermittelten FORMAN/METTU-Parameter sind in Tabelle 4.14 aufgefiihrt.

Tabelle 4.14:

FORMAN/METTU-Parameter an Luft (Schwellenwertversuche bei R = 0,1,

=20 Hz).
Temperatur [°C] 300 400 500 550 600
1.Versuch
Cem 2,943E7  5,642E7  3,584E° 6,865E° 6,569E°
p 0,287 0,532 0,915 1,2 0,8
q 2,01578 1,856 0,02 0,02 0,02
Ny 1,4 1,2 1 0,9 0,8
Wh.
Crm 2,943E7  1,066E°  6,009E® 4,410E® 6,085E°
p 0.759 0,895 1,4 1,2 1,0
q 2.330 1,523 0,02 0,02 0,02
nFw 1,4 1,2 1 0,9 0,8
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4.2.5.2 FORMAN/METTU-Anpassung unter Wasserdampfatmosphére

In die FORMAN/METTU-Gleichung ist eine RissschlieBfunktion integriert, die die R-
Abhiéngigkeit durch das plastisch induzierte RissschlieBen berticksichtigt. Das oxidinduzierte
Rissschlieen, dass unter Wasserdampfatmosphdre einen enormen Einfluss auf den
schwellenwertnahen Bereich hat, geht nicht in die Gleichung ein. Um zu tiberpriifen, ob die
Gleichung trotzdem fiir die Beschreibung geeignet ist, wurde ein Anpassungsversuch
durchgefiihrt. Die Ergebnisse der Anpassung der zyklischen Risswachstumskurven der
Schwellenwertversuche bei R = 0,1, f = 20 Hz unter Wasserdampfatmosphére in einem
Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C und die dazugehorigen Wiederholungsversuche sind
in Abbildung 4.90a und b dargestellt. Tabelle 4.15 zeigt die zugehorigen
FORMAN/METTU-Parameter.
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Abbildung 4.90: Experimentell bei R = 0,1 und f = 20 Hz im Temperaturbereich von
300 °C - 550 °C unter Wasserdampfatmosphdre ermittelte zyklische
Risswachstumskurven und die dazugehorigen Anpassungen mittels der
FORMAN/METTU-Gleichung a) 1.Versuch und b) Wiederholungsversuch.

Trotz fehlendem Term zur Beschreibung des oxidinduzierten RissschlieBens in der
FORMAN/METTU-Gleichung  funktioniert die  Anpassung einzelner  zyklischer
Risswachstumskurven ~— mit  jeweils unterschiedlichen ~ Parametersétzen unter
Wasserdampfatmosphire wie in Abbildung 4.90a, b ersichtlich, relativ gut (mit Abstrichen
im Wiederholungsversuch bei 400 °C (Abbildung 4.90b)) und liefert somit verwertbare
Ergebnisse. Die Nichtberticksichtigung des oxidinduzierten RissschlieBens in Abhéngigkeit
der Temperatur in der FORMAN/METTU-Gleichung hat den gravierenden Nachteil, dass,
wie auch an Luft, eine einheitliche Beschreibung des Temperaturbereichs von 300 °C -
550 °C unter Wasserdampfatmosphidre mit einem Parametersatz nicht moglich ist. Der



186 4 Ergebnisse und Diskussion

Tabelle 4.15: FORMAN/METTU-Parameter unter Wasserdampfatmosphére (Schwellen-
wertversuche bei R = 0,1, f=20 Hz).

Temperatur [°C] 300 400 500 550
1.Versuch

Crm 1,044E° 9,077E” 1,570E 6,28E"
p 0,445 0,462 0,553 0,435
q 0,02 0,2 8,402 8,564

npm 1 0,8 0,8 0,8

Wh.

Crm 7,274E 3,639E® 1,570E” 6,28E%
p 0,488 0,1532 0,916 0,91709
q 0,02 0,2 11,864 15,483

NEum 1 0,8 0.8 0,8

Verlauf der zyklischen Risswachstumskurven weicht im Temperaturbereich von 400 °C -
550 °C aufgrund des oxidinduzierten RissschlieBens im Bereich I signifikant von 300 °C ab
(Abbildung 4.90a, b). Eine Integration einer allgemeingiiltigen Funktion in die
FORMAN/METTU-Gleichung, die das oxidinduzierte RissschlieBen in Abhingigkeit der
Temperatur beschreibt, ist aufgrund des unterschiedlichen Oxidationsverhaltens einzelner
Werkstoffe nahezu ausgeschlossen. Denkbar wiren Funktionen fiir jeweils einzelne
Werkstoffklassen.
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5 Zusammenfassung und Ausblick

In der vorliegenden Arbeit wurde X20CrMoV12-Stahl aus dem kalten, unbelasteten
Flanschbereich, der nicht mit Dampf in Kontakt gewesen ist, zweier ca. 21 Jahre im
Steinkohlekraftwerk Rostock in Betrieb gewesenen Hochdruckumleitstationen untersucht.

Ziel der Arbeit war die Charakterisierung des Einflusses von Kriechprozessen von
X20CrMoV12-Stahl wahrend Haltezeiten bei hoher Last in Abhéngigkeit der umgebenden
Atmosphire auf das Ermiidungsrissausbreitungsverhalten in dem fiir den lastflexiblen
Kraftwerksbetrieb relevanten Temperaturbereich von 300 °C - 600 °C. Dazu wurde eine
breite experimentelle Datenbasis erstellt. Mittels dieser Datenbasis und mikrostruktureller
Untersuchungen wurde die Temperatur/Frequenz/Haltezeit-Kombination ermittelt, ab der es
vom ermiidungsdominierten Risswachstum zur Kriechermiidungswechselwirkung kommt.
Zur Identifikation mikrostruktureller Mechanismen des Kriecheinflusses auf das
Risswachstum und des  Umgebungseinflusses auf das  Ermiidungs- und
Kriechermiidungsrisswachstum wurden umfangreiche Licht- und elektronenmikroskopische
Untersuchungen durchgefiihrt. Zuletzt wurden die experimentellen Daten mit Hilfe von
mathematischen Modellen beschrieben.

Zunidchst wurden als Beanspruchungskennwerte, unterhalb derer ein bereits im Material
existierender Riss aus technischer Sicht nicht wachstumsfahig ist, Schwellenwerte bei R = 0,1
im Temperaturbereich 300 °C - 600 °C an Luft ermittelt. Dabei wurde eine leicht
temperaturabhéngige  Frequenzabhingigkeit beobachtet. Im  Frequenzbereich von
5 Hz - 20 Hz sinkt der Schwellenwert mit zunehmender Frequenz und mit zunehmender
Temperatur nimmt die Frequenzabhingigkeit ab. Im Schwellenwertversuch im Vakuum bei
300 °C verschwindet die Frequenzabhingigkeit. Ein Erkldrungsansatz dafiir konnte die
Wechselwirkung in Abhingigkeit der Belastungsfrequenz mit der Umgebungsatmosphére
sein. Zudem wurde nachgewiesen, dass im Anschluss an einen Schwellenwertversuch mit
niedriger Frequenz, nach vollstindigem Rissstillstand (d. h. nach 1 Million Zyklen ohne
Rissfortschritt) die Frequenz bei gleicher Last erhoht werden kann und es im Fall einer
Frequenzabhingigkeit zu erneutem Risswachstum kommt. Dabei wird der gleiche
Schwellenwert wie im ,,Einzelversuch® ermittelt. Dies ermdglicht es, anhand einer Probe,
Schwellenwerte unterschiedlicher Frequenz zu bestimmen. Da die Frequenzabhingigkeit im
untersuchten Frequenz- und Temperaturbereich gering ist, wurden alle Versuche bei 20 Hz
durchgefiihrt. Ab 400 °C liegt an Luft kein nennenswerter Temperatureinfluss auf den
Schwellenwert vor. Die Schwellenwerte ab 400 °C liegen in der Groéfenordnung von
~ 7,9 MPaVm. Nur bei einer Temperaturerhdhung von 300 °C auf 400 °C wurde in der ersten
Versuchsreihe eine Schwellenwerterhohung von 1,6 MPaVm ermittelt. Die Hauptursache
dafiir ist, dass die bei 400 °C dickere Oxidschicht besser vor Korrosion schiitzt und
gleichzeitig das oxidinduzierte RissschlieBen begiinstigt.

Die Schwellenwerte unter Wasserdampfatmosphére konnten nur bis 550 °C bestimmt werden,
da bei 600 °C die Rissspitze und der rissspitzennahe Flankenbereich vollstdndig oxidieren und
deshalb kein konsistentes Risswachstum messbar war. Die Auswirkungen der
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Wasserdampfatmosphére auf den Schwellenwert sind betrachtlich. Im gesamten untersuchten
Temperaturbereich von 300 °C - 550 °C sind die Schwellenwerte unter Wasserdampf-
atmosphire gegeniiber Luft erhoht. Die Ursache dafiir ist das oxidinduzierte RissschlieBen.
Bis 500 °C kann der Schwellenwert unter Wasserdampfatmosphére mit einer zunehmenden
Oxidschichtdicke korreliert werden. Ab 500 °C steigt die Oxidschicht weiter an, aber der
Schwellenwert bleibt annédhernd konstant. Das bedeutet, ab 500 °C liegt eine Sattigung des
Schwellenwertes vor.

Die Auswertung der Risswachstumsversuche bei R = 0,1 mit 20 Hz an Luft (Bereich II der
zyklischen Risswachstumskurve) hat ergeben, dass die Rissgeschwindigkeit im Bereich
gleicher Spannungsintensitit leicht mit zunehmender Temperatur steigt. Mit abnehmender
Frequenz (20 Hz — 5 Hz) steigt die Rissgeschwindigkeit leicht im Temperaturbereich von
300 °C - 600 °C.

Im Bereich gleicher Spannungsintensitit wird die niedrigste Rissgeschwindigkeit bei 400 °C
beobachtet. Bei Temperaturen von 300 °C und von 500 °C - 600 °C liegen die
Rissgeschwindigkeiten in der gleichen GroBenordnung.

Die Rissgeschwindigkeit unter Wasserdampfatmosphére steigt wie auch an Luft im
Parisbereich leicht mit abnehmender Frequenz. Ab 500 °C ist die Rissgeschwindigkeit unter
Wasserdampfatmosphire gegeniiber Luft beschleunigt. Die Rissausbreitung beginnt unter
Wasserdampfatmosphire ab 400 °C aufgrund der dickeren Oxidschicht, die besser vor
Korrosion schiitzt und das oxidinduzierte Rissschlieen beglinstigt, im Vergleich zu Luft, bei
hoheren AK-Werten.

Im Versuch mit 5 Minuten Haltezeit an Luft treten grofere Risslingenzunahmen pro Zyklus
auf als im ERW-Versuch bei 5 Hz und 20 Hz. Bei gleicher zyklischer Belastung sind im
Haltezeitversuch deutlich hohere AK-Werte erforderlich um einen Rissfortschritt zu initiieren.
Die Haltezeit im Lastmaximum verschiebt den Rissausbreitungsbeginn im Vergleich zu rein
zyklischer Belastung zu signifikant hheren AK-Werten. Bis 500 °C liegt nur ein geringer
Temperatureinfluss auf die Rissgeschwindigkeit vor. Ab 550 °C beginnt das Risswachstum
bei signifikant niedrigeren AK-Werten, weshalb das Versuchsabbruchkriterium bei wesentlich
geringerer  Spannungsintensitdt erreicht wird (ein Bauteil wird bei geringerer
Spannungsintensitit versagen). Ab 600 °C ist zusitzlich die Risswachstumsgeschwindigkeit
beschleunigt. Der Grund dafiir ist neben dem hdheren Kriechanteil bei 600 °C die
Superposition von Rekristallisation ab einem AK-Wert von ~ 32 MPaVm und einer
Rissgeschwindigkeit von ~ 6,5-107* mm/Zyklus. Dementsprechend muss fiir die
Lebensdauerauslegung auf Grundlage der 600 °C Haltezeitversuche mit der Festigkeit des
rekristallisierten Gefiiges und nicht mit der Festigkeit des Martensits gerechnet werden. Eine
Erhéhung der Haltezeit auf 10 Minuten an Luft im Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C
fiihrt zu leicht groBeren Risslangenzunahmen pro Zyklus und zu einer weiteren Verschiebung
des Rissausbreitungsbeginns zu héheren AK-Werten. Dagegen hat die Erhhung der Haltezeit
auf 10 Minuten bei 400 °C keinen Einfluss auf die Risswachstumsgeschwindigkeit. Das
Risswachstum beginnt fiir 10 Minuten Haltezeit bei niedrigeren AK-Werten als bei 5 Minuten
Haltezeit. Eine weitere Erhohung der Haltezeit auf 20 Minuten bei 500 °C an Luft hat keinen
Einfluss auf die Risswachstumsgeschwindigkeit und den Rissausbreitungsbeginn im
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Vergleich zu 10 Minuten Haltezeit. Bei 400 °C hat die Haltezeiterhdhung keinen Einfluss auf
die Rissgeschwindigkeit, wohl aber bei 500 °C (bei einer Erhohung der Haltezeit von
5 Minuten auf 10 Minuten). Dies ist ein erstes Indiz fiir Kriechprozesse ab 500 °C.

Bei 5 Minuten Haltezeit sind bei gleicher zyklischer Belastung unter Wasserdampfatmosphére
im Temperaturbereich von 400 °C - 550 °C im Vergleich zu Luft hohere AK-Werte
erforderlich, um einen Rissfortschritt zu initiieren. Nur bei 300 °C unter Wasserdampf-
atmosphédre beginnt das Risswachstum bei niedrigeren AK-Werten als an Luft. Die
Rissgeschwindigkeit entspricht bei 300 °C unter Wasserdampfatmosphére ungefahr der an
Luft gemessenen und im Temperaturbereich von 400 °C - 500 °C ist sie im Vergleich zu Luft
niedriger. Bei 550 °C entspricht die Rissgeschwindigkeit unter Wasserdampf bei gleicher
Spannungsintensitit etwa der an Luft gemessen. Eine Erhohung der Haltezeit von 5 Minuten
auf 10 Minuten unter Wasserdampfatmosphire bei 500 °C fiihrt zu einer Verschiebung des
Rissausbreitungsbeginns zu deutlich héheren AK-Werten und im Bereich gleicher
Spannungsintensitit zu marginal hoheren Risswachstumsgeschwindigkeiten. Dagegen hat
eine Erhoéhung der Haltezeit auf 10 Minuten bei 550 °C ausschlielich negative
Auswirkungen. Das Risswachstum beginnt bei niedrigeren AK-Werten und die Riss-
geschwindigkeit ist hoher. Im Gegensatz zur Wasserdampfatmosphire beginnt die
Rissausbreitung an Luft mit zunehmender Haltezeit bei 550 °C bei hoheren AK-Werten. Im
»hohen“ Frequenzbereich (5 Hz - 20 Hz) fiihrt die Wasserdampfatmosphéire im
Temperaturbereich von 500 °C - 550 °C im Vergleich zu Luft zu beschleunigtem
Risswachstum und zu einer Verschiebung des Rissausbreitungsbeginns zu héheren AK-
Werten. Die Auswirkungen der Wasserdampfatmosphére sind immer abhéngig von der
Frequenz und Temperatur und konnen nicht isoliert betrachtet werden.

Ein  weiteres  wichtiges Ziel der Arbeit war die Identifikation der
Temperatur/Frequenz/Haltezeit-Kombination, ab der es zum Ubergang von ermiidungs-
dominiertem Risswachstum zur Kriechermiidungswechselwirkung kommt. Dazu wurde die
Mikrostruktur nach trans- und interkristallinem Risswachstum untersucht. Nach gingiger
Theorie bilden sich Kriechporen bevorzugt bzw. hauptsichlich an den Korngrenzen.
Demzufolge verlduft der Kriechriss entlang von Korngrenzen. Im martensitischen
X20CrMoV12-1 Stahl ist die Bildung von Kriechporen allerdings nicht nur auf die
ehemaligen Austenitkorngrenzen beschrankt. Auch innerhalb des Korns entlang der
Martensitlattengrenzen, sowie innerhalb der Martensitlatten kommt es zur Bildung von
Kriechporen. Aus diesem Grund verlduft der Riss bei Kriechschddigung nicht zwangslaufig
entlang chemaliger Austenitkorngrenzen. Ein ,scheinbar transkristalliner Riss verlduft
tatsdchlich entlang kriechgeschiadigter Subkorngrenzen, Martensitlattengrenzen oder
Paketgrenzen. Des Weiteren kann ein Kriechriss bedingt durch die Porenbildung innerhalb
der Martensitlatten durch die Latten verlaufen. Deshalb kann der Riss trankristallin
erscheinen, obwohl Kriechmechanismen das Risswachstum beeinflussen bzw. dominieren.
Zur Abgrenzung des Giiltigkeitsbereichs des K-kontrollierten vom C’-kontrollierten Bereich
wurde die Ubergangszeit t; nach Riedel bestimmt. Die Auswertung der Ubergangzeit t; hat
ergeben, dass das K-Konzept ab 5 Minuten Haltezeit bei 500 °C nicht mehr giiltig ist und die
Auswertung mit dem Energieratenintegral erfolgen muss. Dies und die ab 500 °C und
5 Minuten Haltezeit vornehmlich gegen Rissende beobachteten Kriechporen implizieren das
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Kriechprozesse ~ aktiv.  gewesen sind. Somit beginnt der Ubergang zur
Kriechermiidungswechselwirkung bei 5 Minuten Haltezeit und 500 °C. Die Bestimmung des
giiltigen Auswertekonzeptes hat einen entscheidenden Einfluss auf die Versuchsergebnisse.
Erfolgt die Auswertung der Haltezeitversuche im relevanten Temperaturbereich von 500 °C -
550 °C mit dem Energieratenintegral steigt die Rissgeschwindigkeit mit abnehmender
Haltezeit, wéhrend die Rissgeschwindigkeit nach Auswertung mit dem K-Konzept mit
abnehmender Haltezeit sinkt (auBer bei einer Haltezeiterhohung von 10 auf 20 Minuten;
dabei wurde kein weiterer Einfluss auf die Rissgeschwindigkeit beobachtet). Da das
Energieratenintegral angewandt werden muss, fiihrt die abnehmende Haltezeit zu einer
hoheren Rissgeschwindigkeit. Die Ursache fiir die hohere Rissgeschwindigkeit ist die
Kriechermiidungswechselwirkung.

Die Mikrostrukturuntersuchungen haben ergeben, dass es im ERW-Versuch zu einem
scharfen, horizontalen Bruchverlauf kommt, wihrend im Haltezeitversuch ein welliger und
zerkliifteter Bruchverlauf auftritt. Der Zerkliiftungsgrad steigt tendenziell mit zunehmender
Haltezeit. Auch in der Ausbildung der Nebenrisse gibt es deutliche Unterschiede in
Abhingigkeit der Temperatur, Frequenz (bzw. Haltezeit) und der Atmosphére hinsichtlich
GroBe und Verlauf (bzw. Form).

Des Weiteren haben die Mikrostrukturuntersuchungen gezeigt, dass es deutliche Unterschiede
in der Versetzungsstruktur zwischen ERW-Versuch und Versuch mit 5 Minuten Haltezeit
gibt. Im ERW-Versuch wurden parallel zum Riss verlaufende Versetzungslinien beobachtet.
Dagegen wurde im Versuch mit Haltezeit eine hohe Versetzungsdichte ohne offensichtliche
Versetzungsanordnung beobachtet. Die Unterschiede in der Versetzungsstruktur und in der
Rissverzweigung deuten auf unterschiedliche Rissmechanismen zwischen ERW- und
Haltezeitversuch hin. Bei Ermiidungsrisswachstum finden im Be- und Entlastungshalbzyklus
Versetzungsbewegungen von der Rissspitze weg und zu ihr zuriick statt. Dagegen scheint der
Riss im Haltezeitversuch durch ,,einfaches Aufreilen aufgrund einer Spannungsiiberh6hung
an der Rissspitze, die nicht mehr durch plastische Verformung kompensiert werden kann, zu
wachsen. Das Aufreilen wird dann bei héheren Temperaturen durch den schiddigenden
Einfluss von Kriechprozessen bzw. durch Kriechermiidungswechselwirkung nach der
Rissausbreitung beschleunigt. Sowohl im Versuch mit 5 Minuten Haltezeit bei 300 °C und
600 °C wurde in der Umgebung des Risses und der Rissspitze eine hohere Versetzungsdichte
ohne offensichtliche Ordnung beobachtet. Unterschiede, bis auf eine tendenziell hohere
Versetzungsdichte im Versuch mit 5 Minuten Haltezeit bei 600 °C, wurden nicht gefunden.
Ob die Ursache fiir die tendenziell hohere Versetzungsdichte Kriechprozesse, die bei hoher
Temperatur generell groBBere plastische Verformung oder beide Mechanismen sind, kann nicht
separiert werden. Das heiflt, durch Kriechprozesse kommt es zu keiner offensichtlichen
Anderung der Versetzungsstruktur. Nachgewiesen wurden aber Unterschiede im
Bruchverlauf. Im Versuch mit 5 Minuten Haltezeit bei 600 °C wurde Risswachstum entlang
von Korngrenzen und die Bildung interkristalliner Nebenrisse beobachtet. Dagegen wurde im
Versuch mit Haltezeit bei 300 °C ausschlieBlich transkristallines Risswachstum, sowie die
Bildung transkristalliner Nebenrisse beobachtet. Da bei 300 °C keine Kriechprozesse
auftreten konnen, kann davon ausgegangen werden, dass reine Ermiidungsschiadigung
vorliegt, wdhrend das Risswachstum entlang von Korngrenzen und die Bildung
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interkristalliner Nebenrisse (aufgrund kriechgeschéddigter Subkorngrenzen) bei 600 °C auf
Kriechprozesse zuriickgefiihrt werden kann. Im Haltezeitversuch ab 500 °C kam es sowohl an
Luft als auch unter Wasserdampfatmosphére hdufig zur Bildung mehrerer Rissfronten. Ein
Erklarungsansatz dafiir konnte die Bildung von Kriechporen bevorzugt an den
Austenitkorngrenzen, Martensitlattengrenzen aber auch innerhalb der Martensitlatten sein.
Dadurch entstehen Bereiche hoher Porendichte. Der Riss benétigt fiir die Aufspaltung in
Richtung hoher Porendichten weniger Energie, als fiir die Aufrechterhaltung einer
einheitlichen Rissfront.

Zuletzt wurden die zyklischen Risswachstumskurven (Bereich II) sowohl an Luft als auch
unter Wasserdampfatmosphére mit der Paris-Gleichung angepasst. Die Schwellenwert-
versuche, die im Bereich II der zyklischen Risswachstumskurve beginnen und dann den
Bereich 1 vollstindig abdecken, wurden mit Hilfe der FORMANN/METTU-Gleichung
angepasst. Zur Linearisierung wurde die FORMANN/METTU-Gleichung logarithmiert.
Dabei hat sich herausgestellt, dass die FORMANN/METTU-Gleichung, obwohl sie keine
Funktion hat, die das oxidinduzierte RissschlieBen beriicksichtigt, fiir die Anpassung
einzelner zyklischer Risswachstumskurven mit jeweils unterschiedlichen Parameterséitzen
unter Wasserdampfatmosphire geeignet ist. Die Erweiterung der FORMAN/METTU-
Gleichung um einen Temperaturterm zur Anpassung mehrerer Risswachstumskurven
unterschiedlicher Temperaturen mit einem Parametersatz ist aufgrund des unterschiedlichen
Verlaufs der zyklischen Risswachstumskurven sowohl an Luft als auch wunter
Wasserdampfatmosphire nicht mdglich. Insbesondere im schwellenwertnahen Bereich liegen
aufgrund des oxidinduzierten RissschlieBens signifikante Unterschiede im Verlauf der
zyklischen Risswachstumskurven vor. In Abhéngigkeit der Temperatur kommt es zu stirkerer
und schnellerer Oxidbildung, die das oxidinduzierte Rissschlieen erheblich beeinflusst. Die
Entwicklung eines Funktionsterms fiir die FORMAN/METTU-Gleichung zur Beschreibung
des oxidinduzierte RissschlieBens in Abhédngigkeit der Temperatur ist infolge
unterschiedlichen Oxidationsverhaltens einzelner Werkstoffe nahezu ausgeschlossen. Einzig
spezielle Funktionen fiir einzelne Werkstoffklassen waren mit hohem Aufwand realisierbar.

Aus den Ergebnissen der vorliegenden Arbeit ergeben sich weitere Fragestellungen.
Insbesondere in Hinblick auf die Praxisrelevanz ist die Kldrung einer moglicherweise starker
schiadigenden Wirkung einer iiber 10 Minuten hinausgehenden Haltezeit bei 550 °C unter
Wasserdampfatmosphiare notwendig. Auch die Auswirkungen des praxisrelevanten
R-Verhiltnisses von -1 insbesondere unter Wasserdampfatmosphére sind nicht bekannt. Im
Haltezeitversuch (niedrige effektive Frequenz) wurde nachgewiesen, dass der Riss-
ausbreitungsbeginn gegeniiber den ERW-Versuchen bei hoheren Frequenzen zu deutlich
hoheren AK-Werten verschoben wird. Des Weiteren ist aus der vorliegenden Arbeit und der
Literatur (z. B. [55]) bekannt, dass niedrige Frequenzen zu héheren Schwellenwerten fiihren.
Dies birgt weiteres Lebensdauerpotential fiir niederfrequent beanspruchte Bauteile. Dieses
Potential konnte mit Haltezeitschwellenwertversuchen identifiziert werden. In der Arbeit
wurden unterschiedliche Auswirkungen der Atmosphére in Abhdngigkeit der Frequenz und
Temperatur nachgewiesen und einige Erklarungsansitze postuliert. Die grundlegenden
mikrostrukturellen Mechanismen sind aber weitestgehend ungekliart. Dies wire ein
Ankniipfungspunkt zukiinftiger Grundlagenforschungsvorhaben, da dieses Wissen fiir ein
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weites Anwendungsfeld relevant ist. Darliber hinaus sind fiir Kraftwerksbetreiber
Risswachstumsuntersuchungen an kriechvorgeschédigtem Material von groBer Bedeutung, da
die Kraftwerke bis zur Energiewende im Grundlastbetrieb betrieben worden sind. Durch die
konstante Belastung bei hoher Temperatur wurde das Material kriechgeschidigt. Infolge des
jetzt flexibilisierten Kraftwerksbetriebes und der daraus resultierenden zyklischen Belastung
ist von starken Wechselwirkungen auszugehen. Dass die Kriechermiidungswechselwirkung
einen signifikanten Einfluss auf die Rissausbreitung hat, wurde in der vorliegenden Arbeit
gezeigt.

Die Risswachstumsuntersuchungen wurden an X20CrMoV12.1, einem in den 1950er Jahren
entwickelten, weitverbreiteten martensitischen Kraftwerksstahl —durchgefiihrt. Eine
Weiterentwicklung dieses Stahls ist der kriechbestindigere und fiir hohere Einsatz-
temperaturen geeignete P92 Stahl. Eine weitere Alternative sind die beziiglich der
Verringerung des o-Phasenanteils im relevanten Temperaturbereich von 550 °C - 650 °C
weiterentwickelten HiperFer-(High Performance Ferritic Steels) Varianten [179] des
urspriinglich fiir Hochtemperaturbrennstoffzellen entwickelten Werkstoffs Crofer 22H. Crofer
22H ist ein hoch chromlegierter mittels intermetallischer Lavesphasen verfestigter,
vollferritischer Stahl, der eine sehr gute Oxidationsbestindigkeit und eine hohe
Kriechbestiandigkeit aufweist [180]. Abbildung 5.1 zeigt das Rissausbreitungsverhalten von
X20CrMoV12.1 im Vergleich zu P92 und zu Crofer 22H im Temperaturbereich von 550 °C
und 650 °C an Luft und unter Wasserdampfatmosphére.
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Abbildung 5.1: Benchmarking und Potenziale: Vergleich des Risswachstumsverhaltens bei
R =0,1, f=20 Hz im Temperaturbereich von 550 °C - 650 °C an Luft und
unter Wasserdampfatmosphére von P92, X20 und Crofer 22H.
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Bei einer Einsatztemperaturerhdhung von 550 °C auf 650 °C tritt bei beiden neueren
Werkstoffen sowohl an Luft als auch unter Wasserdampfatmosphére nur eine geringe
Erhohung der Rissgeschwindigkeit auf (Abbildung 5.1).

Abbildung 5.2 zeigt detailliert das Risswachstumsverhalten von Crofer 22H im
Temperaturbereich von 550 °C - 650 °C an Luft und unter Wasserdampfatmosphire.
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Abbildung 5.2: Benchmarking und Potenziale: Vergleich des Risswachstumsverhaltens bei
R =0,1, f=20 Hz im Temperaturbereich von 550 °C - 650 °C an Luft und
unter Wasserdampfatmosphire von Crofer 22H.

Bemerkenswert ist, dass das Risswachstum nach einem abrupten Anstieg der Riss-
geschwindigkeit bei bestimmten Spannungsintensititen (markiert durch blaue Pfeile
Abbildung 5.2) durch Aufhédrtung gehemmt bzw. behindert wird, wodurch es zu einem Abfall
der Rissgeschwindigkeit mit zunehmender Spannungsintensitit kommt. Ein Oxidationseffekt
kann relativ sicher ausgeschlossen werden, da ein &hnlich starker Abfall der
Rissgeschwindigkeit mit zunehmender Spannungsintensitdt bei gleicher Temperatur sowohl
an Luft als auch unter Wasserdampfatmosphére beobachtet wurde (Abbildung 5.2). Bei
550 °C ist der risswachstumshemmende Effekt wahrscheinlich aufgrund der Partikelbildungs-
kinetik weniger stark ausgeprigt als bei 650 °C. Infolge dessen steigt die Eignung von Crofer
22H mit zunehmender Temperatur.

Insgesamt haben Laves-Phasen verfestigte, ferritische Stéhle hohes Potential (Abbildung 5.1)
fiir die Anwendung in lastflexibel betriebenen Kraftwerken sowie Solarwirmekraftwerken.
Aufgrund der hohen Kriech- und Oxidationsbestindigkeit sind sie zudem filir den
Kraftwerkseinsatz bei erhohten Einsatztemperaturen priadestiniert sowie aufgrund erhohter
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Nasskorrosionsresistenz auch fiir den intermittierenden Betrieb. Hohes Potential, welches die
Energiewende stark fordern konnte, birgt das ,,Nachhérteverhalten (Abbildung 5.2). Néhere
Untersuchungen konnten die Entwicklung einer auf den zyklischen Betrieb optimierten
Materialklasse ~ ermoglichen,  die  ,jintelligent“ auf  Beanspruchung  reagiert.
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Anhang 1
Zugversuch:
A F T ds?
€e=—-100% 0=— S, = 0
0o SO 0 4
0 u u 0
Z = -100% A= -100%
SU 0
ERW-Versuch mit Haltezeit:
F da Aa ajq—q dv  Av v —;

Oy — ——————————— —_— — = — —_——=——

T poW-a) dt At tiq— b dt At tiq—t;

Funktionen nach Wagner/Riedel [123]
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