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Formelzeichen und Abktirzungen

Lateinische Formelzeichen

a [m] Risslénge

a/ay [m] Gitterkonstante/Gleichgewichtsatomabstand

a [m] Anfangsrissldnge

ao, a; [m] Ubergangsrissldnge (Nichtwachstumsbedingung durch Aoy, bestimmt)
a [m] Ubergangsrisslinge (Nichtwachstumsbed. durch LEBM bestimmt)
Ueoales [m] Risstiefe zusammenwachsender Risse

et [m] detektierbare Rissldnge

Qeff [m] effektive Rissldnge

a; [--] Elemente der Missorientierungsmatrix

am [m] kritische Rissldnge

Qierit [m] kritische Endrisslange

A [--] Konstante

A [m?] Flache

A [--] Anisotropiefaktor

Ay [--] Konstante in Rissausbreitungsfunktion

A [1/MPa] Konstante in Rissausbreitungsfunktion

Axag [m?] durch Porenbildung verschwindender Korngrenzenbereich
Ap [m?] Porenoberflache

Ay [--] Flachenanteil plastisch versagter Bereiche

A’ [--] zyklischer Verfestigungskoeffizient

b [--] Ermiidungsfestigkeitsexponent

b [m] Betrag des Burgers-Vektors

by [m] Ausgangsligamentlinge

b [m] Burgers-Vektor, Verschiebungsvektor

Ek [m] Verschiebungsvektor infolge der Belastung o

b,l; [m] Normalkomponente der Verschiebung des i-ten Elements

b; [m] Tangentialkomponente der Verschiebung des i-ten Elements
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B [--] Konstante

Bt [m] effektive Probenbreite

c [--] Ermiidungsduktilitdtsexponent

c [m] halbe Oberflachenrisslédnge

c [m] Risslidnge einschl. plastischer Zone

c [--] Konzentration

Co [--] Konzentration an der Rissspitze

Cij [MPa] Elemente des Steifigkeitstensors g

Coy Cs [--] kritische Konzentration hinsichtlich Gpayx, Ouit

B [--] Konstante

C [m] werkstoffabhingige Konstante (Paris-Gleichung)
C [1/m] Konstante

C [m/MPa] Nachgiebigkeit (abh. von pund @)

CCy [MPa] Steifigkeitstensor

Cr [m] werkstoffabhingige Konstante

C, [m] Konstanten (rn=1...00)

Cy sat [--] Leerstellenséttigungskonzentration

COD [m] Rissoffnung, Crack-Opening Displacement
CTOD [m] Rissspitzendffnung, Crack-Tip-Opening Displacement
d [m] Abstand zwischen zwei Mikrohérteeindriicken

d [m] Léange, innerhalb der sich Rissschlieen entwickelt
d [m] Netzebenenabstand

d [m] Korngrofle

d [m] mittlere Korngrofie

d/d; [m] Barrierenabstand (Mittelwert/individuell)

d [m] Kerbradius

do [m] Kristallgrof3e

d " [m] mittlere a-Clustergrofie

wa [m] mittlere Korngrofe in o-Clustern
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d,, [m] mittlere Clustergrofe

d ) [m] mittlere y-Clustergrof3e

d ” [m] mittlere Korngréfe in y-Clustern
D [m] Abstand Probe - Photomultiplier
D [m?*/s] (effektiver) Diffusionskoeffizient
Dxa [m?*/s] Korngrenzendiffusionskoeffizient

DEG [m?*/s] Korngrenzendiffusionskoeffizient (ungeschidigte Korngrenze)
Dor [m?*/s] Oberflachendiffusionskoeffizient

e [m] Extrusionshohe (PSB)

€xG [--] Einheitsvektor der Korngrenzenspur auf der Oberflache
e, [--] Einheitsvektor des Probenkoordinatensystems

e, [--] Einheitsvektor des Kristallkoordinatensystems

E [MPa] Elastizitditsmodul

E’ [MPa] Elastizitditsmodulvariable

E, [J] Bindungsenergie

E. [J/m?] Korngrenzenkohisionsenergie

Evoigts Ereuss [MPa] Elastizitditsmoduln der Grenzwertkonzepte nach Voigt bzw. Reuss
f [--] Versetzungsdichteverteilungsfunktion
S [Hz] Frequenz
Ju /o [--] Geometriefunktionen

50 =] dimensionslose Funktionen des Winkels ®
Jfoe.fos [--] Kachanov-Schéidigungsfunktionen
frsB [--] Volumenbruchteil der persistenten Gleitbander
S [--] geometrische Funktion

e fr [--] relative Volumina der a- bzw. y-Phase

et fremt] relative kontinuierliche Volumina der a- bzw. y-Phase
VA A B relative separierte Volumina der a- bzw. y-Phase

F [--] geometrische Funktion

F [--] Schadigungsfunktion
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F,F

et

k k

kK
k&

[MPa]

[MPa]

[J/m?]
[J/m?]
[J/m?]

[J/m?]

/K]
[MPa+/m |
[MPa+/m |
[MPa+/m |
[MPa+/m |

Kraftvektor, Kraft

Einheitsvektor der aufgebrachten Kraft
Kohésionskraft

Separationsgrad

Komponenten des Kraftvektors

geometrische Funktion

Schubmodul

Einflussfunktion

Schubmodul in der (011)-Ebene

Schubmodul in der (001)-Ebene
elastisch-plastische Bruchzihigkeit
Gleitstufenhohe, Hohe der Rauigkeitsspitzen
Funktion der Gleitbandbreite

Millersche Indizes fiir eine kristallographische Ebene (hkl)
imagindre Einheit (i= \/—_1 )
Integrationskonstante

Referenzpotential

J-Integral

kritischer Wert des J-Integrals

elastischer Anteil des J-Integrals

plastischer Anteil des J-Integrals

Formfaktor

Materialkonstante, Proportionalitdtsfaktor
Elastizitdtskonstante

Boltzmann-Konstanten (k&=1,38-10% J/K)
Hall-Petch-Konstante (bezogen auf o, bzw. 7,)
zyklische Hall-Petch-Konstante

zyklische Hall-Petch-Konstante der a-/)-Phase

zyklische Hall-Petch-Konstante (nur ory-Phasengrenzen)
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k'’ [gZem™s™] parabolische Zunderkonstante (bezogen auf Massezunahme)

ko, ks [--] Korngrenzenkohisionsexponenten

K [MPa\/; ] Spannungsintensititsfaktor

K [--] kristallographische Funktion

K , K [N] Kraft auf Versetzung (Vektor/Betrag)

K. [MPa\/; ] kritischer Spannungsintensitatsfaktor, Bruchzdhigkeit

Ky [MPa\/; ] RissschlieBspannungsintensititsfaktor

K1, K, K [MPa\/; ] Spannungsintensitdtsfaktoren, Beanspruchungsmoden I, II und III
K. [MPa\/; ] Bruchzihigkeit, Beanspruchungsmode I

Kimax [MPa\/; ] maximaler Spannungsintensitdtsfaktor, Beanspruchungsmode I
Kinax [MPa\/; ] maximaler Spannungsintensitatsfaktor

Koax * [MPa\/; ] Schwellenwert fiir K., (zweiparametriger Ansatz)

Kinin [MPa\/; ] minimaler Spannungsintensitatsfaktor

Kop max [MPa\/; ] max. Risséffnungs-Spannungsintensititsfaktor (stationér)

K> [MPa\/; ] Schwellenwert des mikrostrukturellen Spannungsintensitétsfaktors
K" [MPa\/; ] mikrostruktureller Spannungsintensitétsfaktor

Kop [MPa\/; ] Rissoffnungs-Spannungsintensitatsfaktor

Kitart [MPa\/; ] Spannungsintensititsfaktor zu Versuchsbeginn

K, [MPa\/; ] Spannungsintensitdtsfaktor (von FlieBstreifen o aufgenommen)

L, b, [ [--] Richtungskosinus zw. Kristallachsen und Beanspruchungsrichtung
l:(lx, ly) [--] Einheitsvektor einer exp. beobachteten Gleitspur

l;th (", l;h ) [-] Einheitsvektor einer theoretisch moglichen Gleitspur

Lnax [m] max. Lange eines zusammenh. Clusters schwacher Korngrenzen
L [m] Versetzungsaufstauldnge

L [--] Materialkonstante

L [m] Lange der Kohésionszone

m [--] Ordnung eines Interferenzmaximums, Konstante

m [--] Exponent

m*, m;* [--] Orientierungsfaktor (Mittelwert, individuelle Werte)
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m,m,,m, [--] Drehmatrizen

M [--] Missorientierungs-Rissfaktor

M [--] Missorientierungsmatrix, Rotationsmatrix

M ! [--] transponierte Rotationsmatrix

Ms [--] Schmid-Faktor

Ms, [--] Sachs-Faktor

Mt [--] Taylor-Faktor

n [--] Verhiltnis der Risslédnge a zur Linge der plastischen Zone ¢
n [--] Anzahl der Vielfachen der Elektronenwellenlédnge

n [--] werkstoffabhingiger Exponent (Paris-Gleichung)

n [--] monotoner Verfestigungskoeffizient

n [--] Norton-Exponent (fiir stationédres Kriechen)

n [--] Spannungskoeffizient fiir Korngrenzengleiten

n [m]/[--] Normalenvektor/Normalenvektor eines Gleitsystems

n’ [--] zyklischer Verfestigungsexponent

n; [--] kritisches a/c-Verhiltnis im i-ten Korn

n; [--] Startwert fiir das a/c-Verhéltnis im i-ten Korn

NBCS [--] a/c-Verhiltnis nach dem BCS-Modell

N [--] werkstoffabhingiger Exponent

IINR [--] a/c-Verhiltnis nach dem Modell von Navarro und de los Rios
n spec [--] Normaleneinheitsvektor Gleitsystem (Probenkoordinaten)
n eryst [--] Normaleneinheitsvektor Gleitsystem (Kristallkoordinaten)
N [--] Lastspielzahl

N - N. ) [--] Normalenvektoren kristallographischer Ebenen

Np [--] Bruchlastspielzahl

Np; [--] Bruchlastspielzahl, Spannungshorizont i

N; [--] Zyklenzahl, Spannungshorizont i

N KG [--] Korngrenzennormalenvektor

N, N7 [-] Anzahl von Korngrenzen innerhalb der a-/y-Phase
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XIII

N

rRD’rTD’rN

Fasty

- -

&R =

=3

Rpo

[MPa]

[MPa]

Anzahl von ay-Phasengrenzen

Anzahl Elemente im Rissbereich (Randelementemodell)
Druck, Partialdruck (z.B. p(O,): Sauerstoffpartialdruck)
Kraft

Korngrenzendiffusion (P=s0Dxg)

Wabhrscheinlichkeit

Schnittpunkt: 95% Sekante - Kraft-Verschiebungskurve
Maximalbeanspruchung

kritische Beanspruchung

Schadensparameter nach Smith, Watson und Topper
Anzahl Elemente im Riss- und Gleitbandbereich
Aktivierungsenergie (Versetzungskriechen)
Radiuskoordinate (Rissspitzenfeld/Abstand von Versetzungskern)
Atomabstand

Ortsvektor

Gleichgewichtsatomabstand

Abstand einer Versetzungsquelle von einer Korngrenze
Ausdehnung der plastischen Zone vor der Rissspitze
Ausdehnung der plast. Zone vor der um o verldngerten Rissspitze
Richtungsvektoren des Probenkoordinatensystems
Blockparameter der a- bzw. der y-Phase
Spannungsverhéltnis

elektrischer Widerstand

allgemeine Gaskonstante (R=8,31 J/ mol K)

Radius einer gekriimmten Versetzungslinie
Rotationsvektor

mittlere Rautiefe

Zugfestigkeit

0,2%-Dehngrenze, Streckgrenze
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s [--] Korngrenzensegregationsfaktor

Ly
—
e

Linienvektor einer Versetzung

K [m]/[--] Normalenvektor/Linienvektor eines Gleitsystems

Sij, s§ [1/MPa] Elemente der Nachgiebigkeitsmatrizen

S [MPa] durch Versetzungsaufstau resultierende Spannung

Serit [MPa] kritische Spannung zur Aktivierung einer Versetzungsquelle
S,S ikl [1/MPa] Einkristall-Nachgiebigkeitstensor ([001]-Koordinatensystem)
N ‘S il [1/MPa] Nachgiebigkeitstensor innerhalb einem Korn i

S, .Sz~ [MPa] Steifigkeitstensor Korn 1 bzw. 2

t [s] Zeit

t; [MPa] senkrechte Spannungsanteile

T [°ClK] Temperatur

T [MPa] Traktionsvektor

T. [°C]IK] kritische Temperatur

u,v,w [m] Verschiebungen in x-, y- und z-Richtung

u,v,w [--] Millersche Indizes fiir eine kristallographische Richtung [uvw]
u [m] halbe Rissuferverschiebung (abh. von p und @)

U [--] effektives Spannungsintensitétsverhiltnis

U [J] gespeicherte Dehnungsenergie

U [V] Beschleunigungsspannung

U [J] Atomabstandspotenzial

v [m/s] Versetzungsgeschwindigkeit

v [m/s] Rissausbreitungsgeschwindigkeit da/dt

Vp [m?] Porenvolumen

w [J/m3] Dehnungsenergiedichte

w [m] Probenbreite

w [J] Arbeit

w [m] Versetzungsweite

Wa [J] elastische Energie (angerissener Korper)
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W 7]
Wel eff [J/m3]
Wy 7]
Wo [7]
W [J/m3]
Wo [7]
W [7]
Wo [7]
x [m]
x,y,2 [m]
X0.Y0.Z0 [m]

ilai25f3 [m]

Xik [%]
Vs Ve [m]
Y (-]
Y [m]
Y [m]
z [m]
z [m]
Z [MPa]
Z [J/m?]
Zesr [J/m?]

Griechische Formelzeichen

a [Grad]

a [--]

a (-]
[rad]

elastische Energie (Platte ohne Riss)

effektive elastische Energiedichte

elastische Energie (beanspruchter Kérper ohne Riss)
zur Bildung neuer Oberfldchen bendtigte Energie
plastische Energiedichte

Energie zur Bildung neuer Oberflidchen

plastische Arbeit (Flache unter Last-Verschiebungskurve)
Energie zur Bildung neuer Oberflidchen

Abstand Rissspitze-Korngrenze

kartesische Koordinaten

kartesische Koordinaten (Abstand von Versetzung)
Richtungsvektoren des Kristallkoordinatensystems
Anteil interkristallin initiierter Risse

kritischer Abstand Schrauben- bzw. Stufenversetzungen
Geometriefaktor

Interferenzstreifenabstand

Bewegungsstrecke der ISDG-Photodioden
komplexe Ortskoordinate (z=x+iy)

Abstand von der ndchsten Korngrenze

komplexe Spannungsfunktion

zyklisches J-Integral (=AJ)

effektives zyklisches J-Integral

Offnungswinkel des Kossel-Kegels (a=180°-0)
geometrische Konstante, Materialparameter
Geometriefaktor

Winkel zw. Korngrenzenfldche u. Beanspruchungsrichtung

Kerbwirkungszahl
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) [--] Abklingfunktion

) [--] MaB fiir logarithmische Singularitit (Anisotropiespannungen)
i) [--] Parameter

i [rad] Gleitbandneigung zur Beanspruchungsnormalen

4 [--] Verzerrung bzw. Scherung

4 [--] chemischer Aktivititskoeffizient

y [1/s] Abgleitgeschwindigkeit

7o [1/s] Vorfaktor der thermisch aktivierten Abgleitgeschwindigkeit
i [--] Verzerrungen, i,j=x, y, z, i#f

el [J/m?] spezifische ideal-elastische Brucharbeit

KG [J/m?] spez. freiwerdende Oberfldchenenergie, Korngrenzenenergie
7 [J/m?] spezifische Oberflaichenenergie

%l [J/m?] spezifische plastische Brucharbeit

7% [J/m?] spezifische Oberflachenenergie einer neugebildeten Pore

Yoz [--] Scherdehnung infolge einer Versetzung (Polarkoordinaten O, z)
r [m] Integrationslinie

r [--] Summe der in ein Material eingebrachten Verzerrungen

r [--] kumulative plastische Verformung

r, [--] Orientierungsfunktion des p-ten Korns

o [m] Gesamtoffnung (Atomabstandserhohung) in der Kohésionszone
o [m] Verlangerung der physikalischen Rissspitze (Irwin)

o [m] Verschiebung an der Rissspitze (Elber)

o [m] Korngrenzenbreite (0=0,5nm)

Oer [m] Offnung in der Kohisionszone durch Kriechen

Okrit [m] kritische Offnung in der Kohisionszone (Dekohision)

o [m] Offnung in der Kohisionszone durch Korngrenzenseparation
5cr [m/s] Rissoffnungsrate infolge von Kriechen

ORissspitze [m] Offnung in der Kohisionszone an der Rissspitze

Aa [m] Rissausbreitungsinkrement
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AD, [m] Verschiebungsdifferenz zw. den Belastungen oy und oy
ACTOD [m] zyklische Rissspitzendffnung

ACTSD [m] zyklische Rissspitzengleitverschiebung

AE [J] Energiezufuhr

AG [J] Aktivierungsenergie fiir die Uberwindung eines Hindernisses
AJ [J/m?] zyklisches J-Integral (=2)

AK [MPa\/; ] Schwingbreite des Spannungsintensitatsfaktors

AK* [MPa\/; ] Schwellenwert fiir AK (zweiparametriger Ansatz)

AK, [MPa\/; ] Schwellenwert d. Schwingbreite d. Spannungsintensititsfaktors
AK.gr [MPa\/; ] effektive Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors
AKip, eft [MPa\/; ] effektiver Schwellenwert von AK

Al [m] Langenidnderung

Am [g] oxidationsbedingte Massezunahme

AR [Q] elektrische Widerstandsdnderung

AY’ [Q] Interferenzstreifenverschiebung

Aa, [Grad] Kippwinkeldifferenz

Ay, il2 [--] plastische Scherdehnungsamplitude im i-ten Zyklus
(A%1/2)matrix [--] plastische Scherdehnungsamplitude in der Matrix

Ar2)pse [--] plastische Scherdehnungsamplitude im persistenten Gleitband
Aeg [--] Dehnungsschwingbreite

Agl2 [--] Dehnungsamplitude

A&, [--] Bauschinger-Dehnung

A& [--] Kriechdehnungsschwingbreite

A& [--] Dehnungsschwingbreite im Kerbgrund

A&y [--] plastische Dehnungsschwingbreite

Agy/2 [--] plastische Dehnungsamplitude

A® [Grad] Toleranzbereich fiir Z-Werte (CSL-Korngrenzen)

Ao [MPa] Spannungsschwingbreite

Aor2 [MPa] Spannungsamplitude
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Aop [MPa] Dauerfestigkeit

Ao, [MPa] Dauerfestigkeit im i-ten Korn

ACest [MPa] effektiver Anteil der Spannungsschwingbreite
Aoy [MPa] Spannungsschwingbreite im Kerbrund

Aoy/2 [MPa] Sattigungsspannungsamplitude

At)/2 [MPa] Plateauspannungsamplitude

A1p/2 [MPa] resultierende Dauerfestigkeit

£ [--] Gesamtdehnung

&y [--] Verzerrungs- bzw. Dehnungstensor

& [--] wahre Bruchdehnung

&l [--] elastische Dehnung

& [--] Ermiidungsduktilititskoeffizient

& [--] Dehnungstensor, i,j=x,y,z

gl.lk, S,i [--] Inkompatibilititsdehnungen Korn 1 bzw. Korn 2
g ij [--] dimensionslose Funktion

& [--] Inkompatibilitdtsdehnungen

& [1/s] Korngrenzenabgleitgeschwindigkeit

i [--] Normaldehnungen, i =x, y, z

En [--] Mitteldehnung

&l [--] plastische Dehnung

Eplkum [--] kumulierte plastische Dehnung

&, [--] stationdre Kriechrate

& [--] FlieBdehnung

4 [--] normalisierte Koordinate (Navarro und de los Rios)
n [--] dimensionslose Konstante

1KG [Ns/m?] Korngrenzenviskositit

n [--] Materialkonstante

n [--] Versetzungsverteilung

® [rad] Winkelkoordinate des Rissspitzenfeldes
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® [rad] Reflexionswinkel, Neigungswinkel

® [rad] Bragg-Winkel

® [rad] Missorientierungswinkel

0, [Grad] maximale Missorientierung Kleinwinkelkorngrenzen (®,=15°)
K [mm™] Exponent der Rissoffnungsgleichung

A [--] Funktion (abh. vom Aspektverhiltnis a/c)

A [m] Wellenlidnge

A [rad] Winkel zw. Gleitrichtung und Spannungsachse

A [m] Zellgrofle bei der Ausbildung von Versetzungsszellstrukturen

A [m] Diffusionsldnge

Abers Aexp [--] berechnetes/exp. Verhiltnis der Gleitspurkomponenten /, und /,
y7, [J] chemisches Potenzial

1% [--] Poisson-Verhiéltnis

Woigts VReuss  [-] Poisson-Verhéltnisse der Grenzwertkonzepte nach Voigt/Reuss
& [rad] Verdrehwinkel zwischen benachbarten Kristallgittern

& [m] Integrationsvariable

IT [J] potenzielle Energie

P [m] plastische Rissverldngerung, FlieBstreifen (Dugdale-Barenblatt)
P [m] Radiuskoordinate des Rissprofils

P [1/m?] Versetzungsdichte

Pe [m] Radius eines Spannungserhdhers (z.B. Kerb, Rissspitze)

Po [1/m?] Versetzungsdichte auf parallelen Gleitbandern

Pw [1/m?] Waldversetzungsdichte

o [MPa] Mechanische Spannung

c [MPa] Spannung, oberhalb der Kriechverformung einsetzt

0,0y [MPa] Spannungstensor

O [MPa] kritische Spannung

o1, 05, O3 [MPa] Hauptnormalspannungen (Schubspannungsfreiheit)

Oa [MPa] aufgebrachte Spannung
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OB [MPa] kritische Bruchspannung
Oul [MPa] RissschlieBspannung
O'} [MPa] Ermiidungsfestigkeitskoeffizient
Ok [MPa] Reibungsspannung
for [MPa] Spannung in individuellen K6rnern i
o [MPa] allgemeiner Spannungstensor, i,j=x, y, z
Vij [--] dimensionslose Funktion
OipsB [MPa] innere Kompressionsspannungen im PSB
Cii [MPa] Normalspannungen, i=x,y,z
o, [MPa] homogene aufgebrachte Spannung
O'Sc [MPa] Inkompatibilitdtsspannung
o [MPa] Ausgleichsspannung
Om [MPa] Mittelspannung
Omax [MPa] Oberspannung, maximal ertragbare Spannung
Omin [MPa] Unterspannung
O'SH [MPa] Spannungen normal zu einem Gleitband (i-tes Element)
O';n,a [MPa] aufgebrachte Normalspannung (auf i-tes Element wirkend)
Oop [MPa] Riss6ffnungsspannung
Opile-up [MPa] Spannung durch Versetzungsaufstau an einem Hindernis
o [MPa] transponierter Spannungstensor
oy [MPa] FlieBgrenze
Ove [MPa] zyklische Flielgrenze
0y,,0y, [MPa] zyklische FlieBgrenze der a- bzw. y-Phase
oy [MPa] zyklische FlieBgrenze (nur ary-Phasengrenzen)
oy [MPa] zyklische kritische Spannung (nur ary-Phasengrenzen)
Ovi [MPa] FlieBgrenze im Korn i
Ov(vonMisesy | MPa] von Mises-Vergleichsspannung
oy [MPa] Zugfestigkeit, Zugspannung

z [--] Reziprokwert des Anteils zusammenfallender Gitterpositionen
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T [MPa]
T [MPa]
T [MPa]
T [MPa]
Thi [MPa]
7 [MPa]
153 [MPa]
Tpass [MPa]
(3 [MPa]
(3 [MPa]
Tin [MPa]
7., [MPa]
T [MPa]
Ty [MPa]
To: [MPa]
@ [rad]
¢, o, @ [rad]
) [rad]
) [rad]
) [N]

0] [m]

Q [m?]
Abkurzungen

AES

ACPD

AFM

ASTM

Schubspannung

kritische Schubspannung

aufgebrachte, resultierende Schubspannung
Anfangsreibungsspannung

Reibungsspannung in einem Korn i

Schubspannungen i,j=x, v ,z, i#f
Nabarro-Peierls-Spannung

Passierspannung

Schneidspannung

Sattigungsspannung

theoretische kritische Schubspannung

Schubspannungen tangential zu einem Gleitband (i-tes Element)
resultierende Schubspannung (auf i-tes Element wirkend)
(resultierende) FlieBschubspannung

Schubspannung infolge einer Versetzung (Polarkoordinaten ©,z)
Winkel zw. Gleitebene und Spannungsachse
Euler-Winkel

Kippwinkel zwischen benachbarten Kristallgittern
Winkelkoordinate des Rissprofils
Airy-Spannungsfunktion

Ausdehnung der plastischen Zone

Atomvolumen

Auger Electron Spectroscopy
Alternating Current Potential Drop
Atomic Force Microscopy
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CBED
CCD
CMOD
CSL
CT
DCPD
EBSD
EPBM
EFS
FIB
HCF
HRTEM
ISDG
IST
LCB
LCF
LEBM
MBM
o™
PSB
REM
RT
SAD
SAGBO
SENB
SIT
TEM
UHCF

ZSD-Kurve

Convergent Beam Electron Diffraction
Charge Coupled Device

Crack Mouth Opening Displacement
Coincindence Site Lattice

Compact Tension

Direct Current Potential Drop

Electron Back-Scattered Diffraction
Elastisch-plastische Bruchmechanik
Electrochemical Fatigue Sensor
Focussed Ion Beam

High-Cycle Fatigue

High-Resolution Transmission Electron Microscopy
Interferometric Strain/Displacement Gauge
Incremental Step Test

Low Cost Beta

Low-Cycle Fatigue

Linear-elastische Bruchmechanik
Mikrostrukturelle Bruchmechanik
Orientation Imaging Microscopy
Persistant Slip Band
Rasterelektronenmikroskopie
Raumtemperatur (7=298K)

Selected Area Diffraction

Stress-Assisted (Accelerated) Grain Boundary Oxidation

Single-Edge-Notched Bend
Silicon-Intensified Target
Transmissionselektronenmikroskopie
Ultra-High-Cycle Fatigue

zyklische Spannungs-Dehnungs-Kurve



1 Einleitung

Ein bekannter Werkstoffwissenschaftler sagte einmal: "Betriebsfestigkeit ist eine Geisteswis-
senschaft". Nun mag wohl kaum ein Geisteswissenschaftler ernsthaft an der Lehre der be-
triebsfesten Auslegung interessiert sein - die industrielle Revolution und damit die Geschichte
ab dem 19. Jahrhundert wurde durch sie jedoch erheblich mitbestimmt. Bis heute sind Le-
bensdauervorhersagemethoden fiir zyklisch belastete metallische Teile Glaubensfragen und
erreichen selten eine Genauigkeit, die um weniger als den Faktor zwei von der tatsdchlichen
Lebensdauer abweicht. Das mag verwundern - wurden doch im vergangenen Jahrhundert auf
dem Gebiet der Metallphysik und der leistungsfahigen numerischen Berechnungsverfahren
gewaltige Fortschritte erzielt. Das entscheidende Problem ist die fehlende Verkniipfung zwi-
schen den atomaren Dimensionen der Metallverformung und -schidigung und den komplexen
Beanspruchungskollektiven, denen moderne Strukturwerkstoffe ausgesetzt sind. Diese Ver-
kniipfung stellt eine der groflen technischen Herausforderungen des 21. Jahrhunderts dar,
denn die wirtschaftliche Entwicklung moderner, mafigeschneiderter Werkstoffkonzepte, wie
z.B. fiir den Leichtbau oder die Energietechnik, wird nur noch unter massiver Anwendung
von Rechnersimulationen erfolgen konnen, in denen ein direkter Bezug zwischen mikrostruk-
turellen Grofen und makroskopischem Werkstoffverhalten hergestellt ist.

In der vorliegenden Arbeit, die aus einer Reihe von Forschungsprojekten an der Universitét
Siegen und der University of Pennsylvania, Philadelphia, USA, entstanden ist, sind die Wech-
selwirkungen zwischen der Mikrostruktur metallischer Werkstoffe und dem Verhalten von
Ermiidungsrissen herausgestellt und vor dem Hintergrund einer physikalisch fundierten Mo-
dellbildung diskutiert. Von groBer Bedeutung ist hierbei die Phase der Ermiidungsbean-
spruchung, wihrend der erste Anrisse entstehen und sich unterhalb der technischen Detekti-
onsgrenze von 10°m ausbreiten. Diese Phase der Mikrorissausbreitung bestimmt bis zu 90%
der Lebensdauer und entzieht sich weitgehend den Berechnungsmoglichkeiten der linear-
elastischen Bruchmechanik fiir das gleichmidBige Wachstum langer Risse. Rissausbrei-
tungsrichtung und -ausbreitungsgeschwindigkeit werden erheblich von den lokalen mikro-
strukturellen Gegebenheiten, wie die kristallographische Missorientierung von Korn- und
Phasengrenzen, bestimmt, was u.a. dazu fiihren kann, dass Mikrorisswachstum bereits deut-
lich unterhalb des Schwellenwerts flir Risswachstum nach klassischen Berechnungsverfahren
einsetzt.

Zunehmend schwieriger wird die sichere Bauteilauslegung, wenn Atmosphéreneffekte bei der

Rissausbreitung eine Rolle spielen. Dies ist in korrosiven Medien, insbesondere bei hohen
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Temperaturen, der Fall. Am Beispiel der dynamischen Versprodung einer Nickelbasis-Super-
legierung ist gezeigt, wie der Atmosphérensauerstoff bei erhdhten Temperaturen zu einer vol-
ligen Anderung des Rissausbreitungsmechanismus verbunden mit einem dramatischen An-
stieg der Rissausbreitungsrate fithren kann. Auch hier spielt die lokale Mikrostruktur eine ent-
scheidende Rolle.

Sind die mikrostrukturellen Wechselwirkungen bekannt, so kann einerseits durch gezielte
thermomechanische Behandlung das Werkstoffverhalten nachhaltig angepasst werden, ande-
rerseits kann eine Basis flir die Entwicklung sogenannter mechanismenorientierter Lebens-
dauervorhersagemethoden abgeleitet werden.

Einen Uberblick iiber die mdglichen Wechselwirkungen zwischen Rissen und Mikrostruktur
vermitteln die Kapitel 5 und 6. Thnen vorangestellt ist mit Kapitel 4 ein metallphysikalischer
Einschub, der das Verformungsverhalten metallischer Werkstoffe beschreibt, das schlielich
jeder Ermiidungsrissinitiierung vorausgeht. Die technischen Moglichkeiten, die heute zur
Charakterisierung des Verformungs- und Schadigungsverhaltens metallischer Werkstoffe zur
Verfiigung stehen, konnen der Ubersicht in Kapitel 3 entnommen werden. Der experimentell-
metallkundlich geprégte Teil dieser Arbeit mit den Kapiteln 3 bis 6 ist schlieBlich eingebettet
zum einen in ein einleitendes Kapitel 2, in dem die Materialermiidung und die klassischen
Verfahren zur Lebensdauerabschitzung einschlieBlich der technischen Bruchmechanik aus
ingenieurmafiger Sicht skizziert sind, und ein abschlieBendes Kapitel, in dem nunmehr die
vorher zusammengestellten mikrostrukturellen Wechselwirkungen in eine mechanismen-

orientierte Rissausbreitungsmodellierung einbezogen werden.



2 Ingenieurmallige Grundlagen der Materialermu-
dung und Rissausbreitung in metallischen
Werkstoffen

2.1 Historischer Uberblick

Meist schon im frithen Kindesalter fithrt Materialschidigung durch Ermiidung und Bruch zu
Verdruss, sei es durch den Verlust eines Spielzeugs oder durch mehr oder weniger schlimme
Verletzungen. Auch wenn solche Ereignisse nicht selten personliche Katastrophen bedeuten -
z.B. brach das Kinderfahrrad des Autors durch Materialermiidung bedingt entzwei - so waren
es doch diejenigen Ungliicke, bei denen technisches Versagen zum Verlust von Menschenle-
ben fiihrte, die zum intensiven Nachdenken von Wissenschaftlern und schliefSlich zu Verbes-
serungen technischer Konstruktionen fiihrten.

Im Altertum waren MaBnahmen zur Gewéhrleistung der Sicherheit eines Bauwerks noch sehr
drakonischer Art: Bei der Priifung von Briickenkonstruktionen durch Uberlast hatte der Bau-
meister unter seinem Werk zu stehen. Somit konnte zumindest Nachldssigkeit eingeddmmt
werden. Doch selbst Bauwerke, die diesen Priifungen standhielten, konnten nach gewisser
Zeit zusammenstiirzen. Zeitabhéngige Schidigungsmechanismen, wie die Verwitterung des
Baumaterials, oder komplexe Belastungskollektive mussten durch trial and error in die Aus-
legung einflieBen; eine Methode, die bereits bei vielen alten Hochkulturen sehr weit ausge-
reift war, was viele Bauwerke bezeugen, die dem Zahn der Zeit fiir Jahrtausende standgehal-
ten haben.

Die systematische Untersuchung der Schadigung von Metallen beginnt mit dem Jahrtausend-
genie Leonardo da Vinci. Er fithrte die Festigkeitsabnahme bei Drahten mit der Zunahme ih-
rer Lidnge auf den steigenden Einfluss von Materialfehlern zuriick. Aber erst die Erfindung
der Dampfmaschine durch James Watt 1769 und die darauf folgende Industrialisierung und
Mobilisierung richteten den Fokus des wissenschaftlichen Interesses auf die mechanischen
Eigenschaften der Metalle unter wechselnder Belastung. Man erkannte durch haufige Unfille,
dass geschmiedete Stahlachsen im Dauerbetrieb in Postkutschen und spéter in Dampflokomo-
tiven (Bild 2.1) nur eine begrenzte Belastungsdauer ertrugen. Ein besonders tragischer Unfall
ereignete sich am 11. Mai 1842, als auf der Strecke Versailles-Paris eine Achse der ersten von
drei Lokomotiven, die einen mit 17 Waggons und mit iiber 1500 Personen vollbesetzten Zug
zogen, brach. Das gewaltige Gewicht der beiden nachfolgenden Lokomotiven zerstorte die

erste vollig; das dadurch entstandene Hindernis lie3 sechs Waggons in Flammen aufgehen,
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was mindestens 40 Menschen das Leben kostete. Das Ungliick, dessen Verlauf und Untersu-
chung von Smith in [1] ausfiihrlich dokumentiert wurde, gilt heute als Meilenstein fiir den
Beginn der Ermiidungsforschung
: (wobei der Terminus "Ermiidung"
H] Vayl o . 7 erstmals von Braithwaite 1854 [2]
' o verwendet wurde), selbst wenn man
bei der Ursachenanalyse noch
weitgehend im Triiben fischte. So
wurde das plétzliche Brechen von
Eisenbahnachsen zunichst auf eine

Mikrostrukturverdnderung in Form

einer kristallisierten Textur,

Bild 2.1: Dampflokomotive der New Hope and Ivyland verursacht durch Vibrationen, Hitze
Railroad in Pennsylvania, USA. und  magnetische Induktion,
zuriickgefiihrt. Einen bemerkenswert
korrekten Beitrag zu der Diskussion der Ungliicksursache lieferte der junge W. Rankine, der
sich spéter in der Thermodynamik einen Namen machte (Rankine-Prozess): Er schloss eine
Materialveranderung aus und verwies auf die Beobachtung, dass die Schidigung von einer
regelmiBig geformten Fliche zur Mitte hin begonnen haben muss (Ermiidungsanriss), und der
plotzliche Bruch der Achse auf die Reduzierung des tragenden Querschnitts zuriickgefiihrt
werden kann.
Mit ersten umfangreichen und systematischen experimentellen Untersuchungen an Eisen-
bahnachsen legte der "konigliche Obermaschinenmeister" August Wohler seit etwa 1860 die
Grundlagen fiir eine systematische betriebsfeste Auslegung. Er selbst fithrte Dehnungsmes-
sungen wihrend Fahrten auf einer 5000 km langen Messstrecke durch und stellte unter ande-
rem fest, dass insbesondere beim Uberfahren von Weichen hohe Dehnungsamplituden auftre-
ten. Noch heute wird nach [3] die Anzahl der {iberfahrenen Weichen fiir die iiberschliagige
Festlegung der zuldssigen Spannungen im Eisenbahnbau genutzt. Das beriithmte "Wohler-Dia-
gramm", in dem die urspriinglich nur tabellierten Spannungsamplituden iiber den zugehorigen
Bruchlastspielzahlen aufgetragen sind (s. Bild 2.2), stammt jedoch in Wirklichkeit von Wo6h-

lers Nachfolger an der Mechanisch-Technischen Versuchsanstalt in Berlin L. Spangenberg.
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Bild 2.2: Wohler-Diagramm fiir den martensitischen Stahl 1.4545.

Trotz der vielversprechenden Resultate von Wohler und seinen Mitarbeitern sowie seinen
Nachfolgern waren zu Beginn des vergangenen Jahrhunderts die physikalischen Mechanis-
men, die zur Schidigung metallischer Werkstoffe insbesondere wihrend wechselnder mecha-
nischer Beanspruchung fiihren, weitgehend unbekannt. Da es noch keine Elektronenmikro-
skopie gab, konnte man auch noch nicht die relevanten Mechanismen beobachten. Als Pio-
nierleistung zur Erkldrung der Wechselverformungsmechanismen diirfte jedoch die Arbeit des
Miinchner Mechanikprofessors Bauschinger gelten, in der die Erniedrigung der Streckgrenze
metallischer Werkstoffe, die sich nach einer Umkehrung der Belastungsrichtung von Zug
nach Druck oder umgekehrt ergibt, diskutiert wird [4] (s. Kapitel 4).

Erstmals sichtbare Indizien fiir die mikrostrukturellen Vorginge wihrend der Wechselverfor-
mung von Metallen fanden die Englédnder Ewing und Humfrey 1903 [5] durch die Beobach-
tung von Gleitbdndern. Doch der Anfang des 20. Jahrhunderts war weiterhin durch phdnome-
nologische Arbeiten geprégt. Eine besondere Bedeutung bis zum heutigen Tag hat dabei der
Ansatz des Amerikaners Basquin [6] aus dem Jahre 1910 erlangt, in dem die z.B. von Wohler
erhaltenen Bruchlastspielzahlen Ny (bzw. Lastumkehrungen 2Np) in einen logarithmischen
Zusammenhang mit den zugehorigen Spannungsamplituden Ao/2 gebracht wurden (vgl. Bild
2.9):

ATO_ =, (2N, ) eR)

Hierin sind U} der Ermiidungsfestigkeitskoeffizient und b der Ermiidungsfestigkeitsexpo-

nent. Um unterschiedlichen Spannungsamplituden wéhrend des Einsatzes Rechnung zu tra-

gen, fiihrte 1924 der Schwede Palmgreen die Schadensakkumulationshypothese ein [7], die



IngenieurméBige Grundlagen der Materialermiidung und Rissausbreitung 6

1945 von dem Amerikaner Miner aufgegriffen und experimentell untermauert wurde [8] und

bis heute in der betriebsfesten Auslegung eingesetzt wird:

N.
> —i=1,0
N, . (2.2)

Darin werden bei unterschiedlichen Spannungshorizonten durchlaufene N; Zyklen zu der zu-
gehorigen Bruchlastspielzahl Ng; ins Verhiltnis gesetzt und aufsummiert. Diese Vorgehens-
weise stellt jedoch eine starke Vereinfachung dar. Je nach Reihenfolge der Beanspruchung
kann die Schadenssumme sowohl sehr viel groBer als auch sehr viel kleiner als eins sein.

Im beginnenden 20. Jahrhundert wurden die bereits von Leonardo da Vinci fiir Werkstoffver-
sagen verantwortlich gemachten Bauteilinhomogenitidten wie Risse und Kerben mit Hilfe lo-
kaler mechanischer SpannungsgroBen (Inglis 1913 [9]) und Energiebetrachtungen (Griffith
1920 [10]) aufgegriffen. Eine neue Disziplin, die Bruchmechanik war geboren, in der das
Problem des Werkstoffversagens auf lokale Spannungsiiberhdhungen insbesondere auch vor
Rissspitzen zurlickgefiihrt wird.

Gleichzeitig wird die Beeintrichtigung der Ermiidungslebensdauer durch Kerben immer de-
taillierter in die Bauteilauslegung aufgenommen. Besonders hervorgetan haben sich dabei
Thum, der erste Inhaber des Werkstoffkundelehrstuhls an der TH Darmstadt, mit der Begriin-
dung der Gestaltfestigkeitslehre und der Kerbwirkungszahl S (eine Ubersicht {iber Thums Ar-
beiten gibt Schiitz in [3]) und Neuber, der 1937 die Kerbspannungslehre begriindete [11].

Mit Beginn des zweiten Weltkrieges, in dem sich unzédhlige durch Werkstoffermiidung verur-
sachte Flugzeugabstiirze ereigneten, wurde der Flugzeugbau Motor der Ermiidungsforschung,
die durch die Entwicklung und Anwendung der Versetzungstheorie durch Polanyi [12] bzw.
Orowan [13] sowie die Entwicklung der Elektronenmikroskopie eine neue metallphysikali-
sche Dimension erhielt. Der nun steil zunehmende Erkenntnisgewinn kann nicht zuletzt auch
auf verfeinerte und verbesserte Messverfahren zur Rissausbreitung und elektronischen Deh-
nungsmessung sowie die Einfiihrung servohydraulischer Priifmaschinen in der Mitte des 20.
Jahrhunderts zuriickgefiihrt werden.

In den 50er Jahren riickte die plastische Verformung als Hauptursache fiir mechanische Werk-
stoffschdadigung einerseits und die Beschreibung der Rissausbreitung mit Hilfe der linear-
elastischen Bruchmechanik andererseits in das Zentrum des Interesses. Voneinander unabhén-
gig schlugen die Amerikaner Manson [14] und Coffin [15] einen einfachen Zusammenhang

zwischen plastischer Dehnungsamplitude Ag,/2 und Bruchlastspielzahl Ng vor, der auch heu-
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te noch zur Beschreibung des Kurzzeitfestigkeitsasts (LCF, low-cycle fatigue) der Dehnungs-

wohlerkurve (s. Bild 2.9) verwendet wird:

Ag,

=&,(2N, ), (2.3)

worin in Analogie zur Basquin-Formel, die vorwiegend die Langzeitfestigkeit (HCF, high-

cycle fatigue) beschreibt, ein Koeffizient ¢, und ein Exponent ¢ der Ermiidungsduktilitéit

verwendet wird. Mehr den Mechanismen der Ermiidungsschidigung zugewandt wiesen
Thompson et al. 1956 [16] auf die Bedeutung persistenter Gleitbdnder hin (vgl. Kapitel 4 und
5), wihrend Zappfe und Worden 1951 [17] und spiter detaillierter Forsyth und Ryder 1960
[18] das Phinomen der Schwingstreifen auf Bruchflichen (engl. striations) diskutierten. Der
Zusammenhang zwischen plastischer Verformung vor der Rissspitze und der Entstehung von
Schwingstreifen wird in Anlehnung an die bemerkenswerten Arbeiten von Laird 1967 in [19]
und Neumann 1969 in [20] in Kapitel 5 ndher erldutert. Obgleich die Bedeutung der Plastizi-
tit bei der Rissinitiierung und -ausbreitung offenbar immer deutlicher wurde, verfolgte man
intensiv die Beschreibung von Spannungskonzentrationen vor einer Rissspitze mit Hilfe der
linear-elastischen Kontinuumsmechanik. Irwin fiihrte 1958 in [21] den zunéchst fiir die stati-

sche Bruchanalyse gedachten Spannungsintensitétsfaktor K ein

K =oNmY, 2.4)

der, da er sowohl Risslidnge a als auch die aufgebrachte Spannung o enthilt (Y ist eine Geo-
metriefunktion), universell und unabhingig von den Bauteildimensionen eingesetzt werden
kann.

Paris verwendete in den Arbeiten (Paris et al. [22], Paris und Erdogan [23]) zu seiner Disser-
tation an der Lehigh-Universitit in Pennsylvania 1962 die Schwingbreite des Spannungsin-
tensitdtsfaktor AK zur Formulierung einer einfachen exponentiellen Hypothese mit den werk-

stoffabhidngigen Konstanten C und # fiir den Rissfortschritt da/dN:

da
W = CAK" (2.5)
Bild 2.3 zeigt fiir das Beispiel der B-Titanlegierung LCB (s. hierzu auch Kapitel 3, 6 und 7)

experimentell bestimmte Rissausbreitungskurven.
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10" =
| da/dN uber AK
da/dN uber AK

da/dN [mm/Lastspiel]
= B

10* -

1 AK AK;, 10
(effektiver) Spannungsintensititsfaktor AK (AK ;) [MPay/m]
Bild 2.3: Rissausbreitungskurven fiir die B-Titanlegierung LCB bei einem Spannungsver-

hiltnis von R=0,1 mit (da/dN iiber AK¢) und ohne (da/dN iiber AK) Beriick-
sichtigung von RissschlieBeffekten. Die Paris-Gerade ist gestrichelt eingezeichnet
(mit n=8,3 und C=0,16nm/Lastspiel, nach [24]).

Dass Paris Arbeiten damals von fiihrenden Fachzeitschriften zur Publikation abgelehnt wur-
den, gilt heute, wo sich Gleichung 2.5 gewissermallen als Gesetz flir die Langrissausbreitung
durchgesetzt hat, als Beispiel fiir die nicht seltene Ignoranz der etablierten Wissenschaftselite
gegeniiber neuen revolutiondren Ideen. Wie spéter noch gezeigt werden wird, ist Gleichung
2.5 jedoch in der Tat eine sehr grobe Vereinfachung, die viele wichtige Parameter, wie insbe-
sondere die Mittelspannung oy, ignoriert. Dennoch wird sie in unzdhligen Modifikationen auf
nahezu jedes Problem des Ermiidungsrissfortschrittes angewandt.

Eine wichtige Modifikation ergab sich aus den Arbeiten von Elber [25,26], der in seiner Dis-
sertation an der University of South New Wales in Australien feststellte, dass die Rissufer be-
reits vor der vollstdndigen Entlastung aufgrund von Plastizitits-, Rauigkeits- oder Oxidati-
onseffekten aufeinander aufsetzen und somit die fiir Rissfortschritt verantwortliche effektive
Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors AK.g entsprechend geringer als AK in Glei-
chung 2.5 ist. Was an dieser Stelle sehr einfach klingt, hat in den vergangenen drei Jahrzehn-
ten eine Flut von bis heute sehr kontroversen Abhandlungen hervorgebracht, die in Kapitel
6.3 eingehend diskutiert sind.

Obgleich sich die linear-elastische Bruchmechanik insbesondere im Leichtbau bewihrt hatte,
traten mit Beginn der 70er Jahre zunehmend Problemstellungen auf, bei denen die Plastizitdt
bei der Rissausbreitung nicht mehr vernachléssigt werden konnte. Einerseits galt es, hochduk-
tile austenitische Stédhle fiir den Einsatz als Rohre in Atomkraftwerken betriebssicher auszule-
gen; andererseits wuchs der Bedarf, neue High-Tech-Werkstoffe moglichst nahe bis an ihre

Leistungsgrenzen auszunutzen (z.B. der Einsatz von Gasturbinenschaufeln bei Gastemperatu-
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ren iiber 1300°C). So wurden zunehmend Ansitze der elastisch-plastischen Bruchmechanik,
wie das (zyklische) J-Integral und die zyklische Rissspitzenoffnung ACTOD verwendet. E-
benso tat sich ein weiteres Feld der mechanistischen Rissausbreitungsanalyse auf: die Unter-
suchung kurzer bzw. mikrostrukturell kurzer Risse, die auch hier den Schwerpunkt der Kapi-
tel 5 bis 7 bilden. Pearson [27] stellte 1975 erstmals fest, dass solch kurze Risse, die nach
technisch iiblichen Methoden der zerstdrungsfreien Werkstoffpriifung am Bauteil nicht fest-
gestellt werden konnen, unerwartet rasch und unterhalb des sogenannten Schwellenwertes der
Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors AK, fiir Langrissinitiierung wachsen koénnen
und demzufolge auf Langrissdaten basierende Wartungsintervalle nicht-konservativ sein kon-
nen. Obgleich die kurzen Risse in den vergangenen Jahren ein immenses Interesse von Seiten
der Werkstoffforschung erfahren haben und es eine Reihe vielversprechender Modellansétze
gibt, kommt die Bauteilauslegung noch weitgehend ohne sie aus, was natiirlich auch daran
liegt, dass ein eindeutiges Zuriickfiihren technischen Versagens auf Kurzrisseffekte meist
nicht méglich ist.

Man darf Ermiidungsforschung aber auch nicht zu sehr auf das Ziel, moglichst prézise die Le-
bensdauer technischer Werkstoffe abzuschitzen, eingrenzen. Eine quantitative Beschreibung
der Schadigungsmechanismen erlaubt vielmehr die Optimierung und Anpassung neuer Werk-
stoffe. Die Kapitel 5 bis 7 werden zeigen, dass es durchaus mdglich ist, die friithe Phase der
Rissausbreitung durch gezielte Einstellung der Werkstoffmikrostruktur zu beeinflussen und
somit die technische Anrisslebensdauer, die nach Shiozawa et al. [28] bis zu 90% der Ge-
samtlebensdauer ausmacht, zu erhohen.

Zwei schlimme Ungliicke der jlingsten Geschichte haben deutlich gezeigt, dass es trotz einer
gigantischen Menge wissenschaftlicher Arbeiten zum Thema Ermiidung und Rissausbreitung
(bereits 1969 existierten 21.075 Publikationen (nach [29]), eine Zahl, die bis heute auf weit
tiber 100.000 angestiegen sein diirfte), noch immer Erkenntnisliicken existieren und offen-
sichtlich Berechnungsverfahren und strengste Uberpriifungsvorschriften versagen. So hat im
Frihsommer 1998 ein durch Ermiidung gerissener Radreifen des ICE-
Hochgeschwindigkeitszugs Wilhelm-Konrad-Rontgen beim Uberfahren einer Weiche zum
Entgleisen der nachfolgenden Waggons gefiihrt. Die nachfolgende Kollision mit einer Brii-
cke, die darauthin auf die verungliickten Waggons stiirzte, machte das Ungliick mit 101 To-
desopfern zum schlimmsten in der Geschichte der deutschen Eisenbahn. Im Herbst 2001
stiirzte ein vollbesetzter Airbus iiber dem New Yorker Stadtteil Queens ab. Erste Untersu-
chungen fiihrten das Ungliick auf den Abriss des kohlefaserverstirkten Seitenleitwerks in der

Turbulenz einer vorausfliegenden Maschine zurtick.
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Aus wissenschaftlicher Sicht stellen sich fiir die Zukunft nicht zuletzt aufgrund der o.g. ka-

tastrophalen Folgen von Werkstoffversagen eine Reihe neuer Herausforderungen:

o Die Entwicklung von Verfahren, gefdhrliche mikrostrukturelle Verdnderungen, insbe-
sondere Anrisse, rechtzeitig im Betrieb zu erkennen (damage monitoring).

o Analyse der zeitabhéngigen und zyklenabhéngigen Versagensmechanismen bei moder-
nen Materialien und damit in Zusammenhang stehenden neuen Verbindungstechniken,
wie z.B. Werkstoffverbunde, mikro- und nanostrukturierte Werkstoffe, diinne Schich-
ten, Metallschdume (s. hierzu Kapitel 5), Keramiken und Kunststoffe (s. [30]).

o Entwicklung neuer und Verbesserung vorhandener physikalisch basierter Schadigungs-
und Lebensdauervorhersagemodelle und deren konsequente Anwendung, nicht zuletzt
durch ihre Integration in die Ingenieurausbildung.

Trotz der vielen Probleme und Schéden, die das Phinomen der Materialermiidung und Riss-

ausbreitung auch heute noch in sich birgt, sollte jedoch auch bedacht werden, wie viele Milli-

onen Kilometer im 21. Jahrhundert stiindlich von Menschen mit Autos, Flugzeugen und Bah-

nen zuriickgelegt werden und wie verbliiffend wenig dabei passiert. Nur wird eine ohne Zwi-
schenfille zuriickgelegte Atlantikiiberquerung nicht als Erfolg der Ermiidungsforschung ge-

feiert.

2.2 Materialermidung, Rissausbreitung und Lebensdauervorhersage — eine
kurze Einfihrung

Vergleicht man das Versagen eines duktilen metallischen Werkstoffes im Verlauf eines Zug-
versuchs mit demjenigen wihrend eines Wechselverformungsversuchs, so stellt man fest, dass
bei letzterem der Bruch scheinbar plétzlich ohne makroskopische Vorankiindigung auftritt,
wihrend sich die Zugprobe vor dem Zerreillen einschniirt (s. Bild 2.4).
Der Spannungs-Dehnungsverlauf bei einachsiger Belastung lisst eindeutig auf den Ubergang
von elastisch-reversibler, beschrieben durch die Hookesche Gerade

o=FE¢, (2.6)
mit der Spannung o, der Dehnung ¢ und dem hier als isotrope Materialgro3e angenommenen
Elastizititsmodul E, zu plastischer-irreversibler Verformung ab der Flielgrenze oy (oder

Streckgrenze Rpo) schlieBen.
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mit ausgepragter Streckgrenze

Zugversuch Ermidungsversuch
| G (C-Stahl)

o, = R, (0,2%-Dehngrenze)

Einschl
SCI Hookesche Gerade

(elastischer Bereich: c=F%)

/ e

P €

a b

Bild 2.4: (a) Vergleich zwischen gebrochener Zug- und Ermiidungsprobe und (b) schema-
tische Darstellung eines Spannungs-Dehnungs-Diagramms fiir monotone
Zugbeanspruchung.

Legt man hingegen Daten aus Wechselverformungsversuchen (Wohler-Digramm) zugrunde,
so stellt man fest, dass selbst bei Belastungen weit unterhalb der Fliegrenze, also im
makroskopisch an sich reversiblen elastischen Bereich, Versagen durch Bruch auftritt. Dies
hat natiirlich weitreichende Konsequenzen fiir die Auslegung technischer Bauteile mit
schwingender Beanspruchungskomponente, fiir die man die Daten des Zugversuchs folglich
nur mit groBen Einschrinkungen verwenden kann. Doch was ist der Grund fiir die offensicht-
liche Schadigung bei Beanspruchungen, bei denen man lediglich eine reversible Abweichung
der Atomabstdnde von ihrer Gleichgewichtslage erwarten wiirde?

Wie bereits seit Leonardo da Vinci bekannt, enthélt jeder technische Werkstoff Imperfektio-
nen wie Oberflachenrauigkeiten, Kerben, Poren, Einschliisse, Konzentrationsunterschiede der
Legierungselemente und nicht zuletzt Korner mit unterschiedlicher kristallographischer Ori-
entierung, Morphologie und Korngrenzen. Diese Imperfektionen wirken als Span-
nungskonzentratoren, die dazu fiihren, dass lokal die Fliegrenze iiberschritten wird und es
zur Neubildung und Bewegung von Versetzungen kommt, worauf in Kapitel 4 ndher einge-
gangen werden soll. Technische Spannungskonzentratoren sind zunichst konstruktiv bedingte
Kerben. Da bei wirtschaftlicher Auslegung plastische Verformung dort hiufig toleriert wer-
den muss, ist es erforderlich, den Spannungszustand in Kerben, z.B. durch Finite-Elemente-
Berechnungen moglichst genau zu definieren, und durch Ermiidungsversuche das diesem
Spannungszustand entsprechende Werkstoffverhalten zu bestimmen. Ladsst man plastische

Verformung zu, ist natiirlich auch mit Rissbildung zu rechnen, deren Gefédhrlichkeit durch
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Rissausbreitungsversuche charakterisiert werden kann (vgl. Kapitel 2). Der Zusammenhang
zwischen Bauteilauslegung und experimenteller Vorgehensweise ist schematisch in Bild 2.5

dargestellt und wird im Verlauf des Kapitels vertieft.

Bauteilkerb

plast. Verformung und Rissinitiierung
an hochbeanspruchten Bauteilstellen — LCF-Proben
(z.B. Kerben)

Ermiidungsrissausbreitung — Rissausbreitungsproben

plastische Zone

Bild 2.5: Einsatz von Ermiidungsproben und Rissausbreitungsproben zur Charakterisierung
des Ermiidungsschidigungsverhaltens technischer Bauteile (nach [30]).

Aus Sicht der Grundlagenforschung und des Werkstoffdesigns stehen jedoch mikrostruktu-
relle Spannungskonzentratoren im Vordergrund. So liegt der Schwerpunkt der folgenden Ka-
pitel auf dem Einfluss der kristallographischen Orientierung und der Korngrenzen auf die Er-

miidungs- und Rissausbreitungseigenschaften metallischer Werkstoffe.

2.2.1 Grundbegriffe

Der Werkstoffermiidung liegt ein, wie auch immer gearteter, zeitabhingiger Spannungs- und
Dehnungsverlauf zu Grunde. Im einfachsten Fall kann dieser, wie in Bild 2.6 schematisch
dargestellt, sinusformig sein. Fiir jeden Zyklus kann in Analogie zum Spannungs-Dehnungs-
Diagramm des Zugversuchs eine Spannungs-Dehnungshysterese aufgezeichnet werden. Darin
sind Omax und omin die Ober- bzw. Unterspannung, om= (Omaxt0Omin)/2 und &m= (EmaxtEmin)/2
eine eventuell vorliegende Mittelspannung bzw. Mitteldehnung, Ao7/2= (Omax-Omin)/2 die
Spannungsamplitude, &max und &min die zugehdrige maximale bzw. minimale Dehnung und
Ag/2 die Dehnungsamplitude. Der Index "pl" kennzeichnet die jeweils plastischen Dehnungs-
werte, die man durch Subtraktion der elastischen Dehnung von der Gesamtdehnung erhilt; so
gilt z.B. fiir die plastische Dehnungsamplitude A&, /2= Ag/2-(Ao/2)/E. Ein insbesondere fiir

die Betrachtungen der folgenden Kapitel wichtiger Wert ist das Spannungsverhéltnis
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R= Omin / Omax, das fir symmetrische Ermiidungsbeanspruchung (c,=0) R=-1, Zugschwellbe-

anspruchung R=0 und fiir Druckschwellbeanspruchung R=-c betrigt.

A A

0) 0)

;‘ A
/ cSm ASpl / AG
/ t €
v

Ag

v
v

A

a b

Bild 2.6: (a) Spannungs-Dehnungsverlauf als Funktion der Zeit und (b) resultierende
Spannungs-Dehnungs-Hysterese (schematisch mit Definition der wichtigsten
KenngrofBen).

Da die Spannungs-Dehnungs-Hysteresen fiir gro3e Lastspielzahlen natiirlich in ihrer Summe
nicht handhabbar sind, trdgt man {iblicherweise die Maximalwerte iiber der Zyklenzahl oder
der kumulativen plastischen Dehnung &, xum (&1um kennzeichnet die gesamte von einer Probe
durchlaufene plastische Verformung) in einer Wechselverformungskurve auf. Bild 2.7 zeigt
am Beispiel eines Ermiidungsversuchs fiir den Duplex-Stahl 1.4462 bei einer Gesamtdeh-
nungsamplitude von A&/2=0,4% die resultierende Wechselverformungskurve mit anfanglicher

Entfestigung.

650 1

610

570 _%

Ac/2 [MPa]

450 T T T .
0 5000 10000 15000 20000
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Bild 2.7: Wechselverformungskurve fiir den Duplexstahl 1.4462 wahrend eines
dehnungsgeregelten Wechselverformungsversuchs (RT, Ag/2=0,4%,R=-1).
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Bei dieser Auftragungsart werden transiente Vorgdnge wie Wechselentfestigung und Wech-
selverfestigung aber auch zeitabhidngige Verdnderungen der Mittelspannung und Mitteldeh-
nung (zyklisches Kriechen bzw. zyklische Relaxation) deutlich. Wechselverfestigung wird
durch die zunehmende Irreversibilitdt aufgrund von Versetzungswechselwirkungen (s. Kapi-
tel 4) insbesondere bei geglithten vor Versuchsbeginn versetzungsarmen Werkstoffen verur-
sacht. Ein Beispiel fiir Entfestigung ist die bei Kohlenstoff-Stihlen zu beobachtende sog. Lii-
dersbandausbreitung. Die Versetzungsbewegung wird bei diesen Werkstoffen zunéchst durch
den interstitiell gelosten Kohlenstoff blockiert. Steigt aufgrund lokaler Spannungskonzentra-
toren (wie z.B. Korngrenzentripelpunkte) die Spannung weiter an, konnen sich die Versetzun-
gen losreiflen und sich nahezu ungehindert entlang von Gleitebenen durch die Korner aus-
breiten. Der Widerstand gegen plastische Verformung sinkt, der Werkstoft entfestigt.
Da dem transienten Bereich der Wechselverformungskurve hdufig ein stationdrer Bereich
folgt, in dem die makroskopische Spannungs-Dehnungs-Hysterese nur geringfiigige Verinde-
rungen erfahrt, konnen die dann vorliegenden Spannungs-Dehnungs-Paare in ein sogenanntes
zyklisches Spannungs-Dehnungsdiagramm (ZSD) eingetragen werden. Fiihrt man eine ent-
sprechende Anzahl von Ermiidungsversuchen durch, erhdlt man auf diese Weise das Wech-
selverformungs-Pendant zur monotonen Spannungs-Dehnungs-Kurve des Zugversuchs. Da
zyklische Spannungs-Dehnungs-Kurve hat fiir die betriebsfeste Auslegung eine grofle Bedeu-
tung und kann dquivalent zur Ramberg-Osgood-Gleichung (Dreiparameteransatz [31]) fiir die
monotone Spannungs-Dehnungs-Kurve (in der anstelle der A-Werte die Absolutwerte fiir
Spannung und Dehnung verwendet werden) durch folgenden funktionalen Zusammenhang
angegeben werden:
Ae Ao +(Aaj%
2 2E \24") -

(2.7)

mit dem zyklischen Verfestigungskoeffizienten 4" und dem zyklischen Verfestigungsexpo-
nenten n” (fiir die meisten Metalle zwischen 0,1 und 0,2). Umgekehrt erhdlt man néherungs-
weise (flir im Zug und Druck symmetrisches Wechselverformungsverhalten) mit Hilfe des
Masing-Modells aus der zyklischen Spannungs-Dehnungskurve die zugehorigen Hystere-
seschleifen (s. [32]), indem man deckungsgleiche ansteigende Hysteresedste voraussetzt. Bild

2.8 zeigt schematisch ein zyklisches Spannungs-Dehnungsdiagramm.
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A
(0}
A—\ ZSD-Kurve
Spl
L
Sattigungshysteresen
Bild 2.8: Schematische Darstellung einer ZSD-Kurve mit den zugehdrigen

Sattigungs-Hysteresen.

Bei der Wechselverformungsanalyse anhand von Wohlerkurven und Spannungs-Dehnungs-
hysteresen bleibt die Rissbildung und -ausbreitung zunichst unberiicksichtigt. Spezielle Expe-
rimente mittels gekerbter Proben, die Verwendung der Replika-Technik oder die mikroskopi-
sche "in-situ"-Beobachtung der Messldnge wihrend der Verformung, die in Kapitel 3 vorge-
stellt werden, sind erforderlich, um das Phédnomen der Ermiidungsrisse in die betriebsfeste
Bauteilauslegung einzubeziehen. Die Kapitel 2.2.3 und 2.3 geben einen Einblick in diese
bruchmechanische Vorgehensweise, die spiter in Kapitel 7 vor dem Hintergrund der mikro-
strukturellen Mechanismen vertieft wird. Es sei an dieser Stelle angemerkt, dass die folgende
Darstellung von Lebensdauervorhersagemethoden nur die Vermittlung eines groben Uber-
blick beabsichtigt. Eine eingehende und umfassende Darstellung der Betriebsfestigkeitslehre
findet der Leser z.B. in den Biichern von Radaj [33], Haibach [34] oder in komprimierter
Form, dafiir aber mit einer Reihe von Beispielen, die als Computerprogramme angewendet

werden konnen, von Naubereit in [35].

2.2.2 Zeit- und dauerfeste Lebensdauervorhersage (total life)

Mit Hilfe von Spannungs- oder Dehnungs-Wohlerdiagrammen ist es moglich, diejenige An-
zahl von Lastspielen vorherzusagen, die ein Bauteil ertrigt, bis es entweder durch Bruch ver-
sagt, Risse eine kritische Léange erreicht haben oder eine aus technischen Griinden maximale
Dehnung iiberschritten wurde.

Die Spannungs-Wdhlerlinie wird zur "total-life"-Lebensdauervorhersage im Zeit- oder Dauer-
festigkeitsbereich nach dem Nennspannungskonzept verwendet, indem ein durch z.B. Bean-

spruchungsart, Frequenz, Temperatur etc. festzulegender Gesamteinflussfaktor mit experi-
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mentell ermittelten Spannungen aus Wohler-Diagrammen multipliziert wird. Dabei verwendet
man hiufig Verfahren zur statistischen Absicherung wie z.B. das arcsin(\/ﬁ )-Verfahren [36].
Fiir hochdynamisch beanspruchte Bauteile erfolgt die Auslegung in der Regel nach der Dau-
erfestigkeit, die sich z.B. nach dem Treppenstufenverfahren [37] bestimmen ldsst.

Die Dehnungs-Wéhlerlinie kann durch Uberlagerung der durch Basquin fiir hohe Lastspiel-
zahlen (high-cycle fatigue, HCF, Ng>10* Zyklen) und der durch Manson und Coffin fiir ge-
ringe Lastspielzahlen (LCF, Np<10* Zyklen) angegebenen Beziechungen (s. Gl. 2.1 und 2.3)
beschrieben werden (Bild 2.9 und Gl. 2.8 fiir 6,,=0). Dem schiddigenden Einfluss einer positi-
ven Mittelspannung oy, kann nach Morrow [38] im einfachsten Fall durch Subtraktion dieser
von dem Ermiidungsfestigkeitskoeffizienten fiir die Dehnungs-Wdohlerkurve Rechnung getra-

1
gen werden :

4

= “(2N,) +&,(2N,) (2.8)
Ae/2 [%] 4
101

Dehnungswohlerkurve

11
Ag Ag/2

/2

P

Manson/Coffin
| Ae, /2
0,1 Baslquin
0,01 | | | | | ! | .

|
100 100 10° 10° 10° 10° 10 10°
Anrisslastspielzahl N,

Bild 2.9: Schematische Darstellung einer Dehnungswdhlerlinie (Daten fiir 0,2%C-Baustahl,
in Anlehnung an [33]).

Vereinfacht kann die Dehnungs-Wohlerlinie auch mit Hilfe der Zugfestigkeit oz und der wah-
ren Bruchdehnung gg=In(Ausgangsquerschnitt/Querschnitt bei Bruch) ermittelt werden [33]:

Ag = 3,5%NB_0’12 +e°NY°. (2.9)

Eine Methode zur Lebensdauervorhersage, bei denen auch die gefihrliche Wirkung von
Spannungskonzentratoren einbezogen wird, ist das sogenannte ortliche Konzept (Kerbgrund-

konzept). Mit Hilfe der Neuber-Regel werden hier die von der globalen Spannungsschwing-

"In der Dehnungs-Wohlerlinie bezeichnet Ny die Lastspielzahl bis zu einem technischen Anriss, die erheblich
kleiner sein kann als die tatsdchliche Bruchlastspielzahl (bei gewdhnlichen Zugproben um ca. 5%).
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breite Ao abweichenden Spannungs- und zugehorigen Dehnungsschwingbreiten Aok und Ag
im Kerbgrund mit Hilfe eines Formfaktors (bzw. Dehnungsintensitétsfaktor) & erfasst [11]:

k = —“AGAkjng = Ao, Ag, = (kAO')Z/E = konst. (2.10)
Gemeinsam mit der zyklischen Spannungs-Dehnungskurve (Gl. 2.7) liefert Gleichung 2.10
(darstellbar als hyperbolische Funktionen in einem Spannungs-Dehnungsdiagramm, s. Bild
2.10) die lokale Spannung o und Dehnung & im Kerbgrund als Folge einer aufgebrachten
Spannung o (Schnittpunkt Hyperbel mit ZSD). Legt man an diesen Schnittpunkt den Ur-
sprung X einer experimentell ermittelten Spannungs-Dehnungs-Hysterese fiir die aufgebrach-
te Spannungsschwingbreite Ao an, so resultiert aus dem Schnittpunkt mit der Neuber-

Hyperbel (fiir Aoi/Ag-Werte, Gl. 2.10) die Beanspruchung im Kerbgrund bei Erreichen des
Druckumkehrpunktes (s. Bild 2.10).

o e=konst.
c A
zyklische Spannungs- Ac
Dehnungskurve
e
........... / 8 »
Ac-Ag=konst. .. - SMo-A g-Hysterese

Bild 2.10:  Schematische Darstellung der Anwendung der Neuber-Regel nach Gl. 2.10
(nach [30]).

Dieses Vorgehen wird durch Gleichung 2.11 dargestellt, in der Gleichung 2.7 fiir die zykli-
sche Spannungs-Dehnungskurve fiir die Dehnung im Kerbgrund A& mit Aoy multipliziert und
der Neuber-Regel (G. 2.10) gleichgesetzt wurde:

Ao, )%

(2.11)

4

2
Ae Ao, = %nt Aak(

Gemeinsam mit der Dehnungswohlerlinie (Gl. 2.9) erhdlt man so die durch kritische Bauteil-
kerben begrenzte Anrisslebensdauer.

Wie aus den nachfolgenden Betrachtungen noch deutlich hervorgehen wird, ist es jedoch
nicht nur die durch die Neuber-Regel (oder dhnliche oOrtliche Konzepte) abgeleitete Deh-

nungsamplitude, durch die Rissinitiierungsphase und Kurzrissausbreitung bestimmt werden.
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Neben mikrostrukturellen Faktoren spielen fiir die Anrisslebensdauer die Mittelspannung und
das RissschlieBen eine bedeutende Rolle. Diesen kann unter Beibehaltung der Formalismen
des ortlichen Konzepts und der Dehnungs-Wdhlerlinie durch Verwendung sogenannter Scha-
digungsparameter Rechnung getragen werden, die eine Lebensdaueranalyse auf der Basis
symmetrischer Wechselverformungsexperimente (R=-1) erlauben. Der bekannteste Schadi-
gungsparameter ist sicherlich derjenige, der 1970 von Smith, Watson und Topper (nach denen
er auch benannt ist) hergeleitet wurde [39] und in den neben der Dehnungsamplitude Ag/2 der
schddigende Einfluss einer positiven Mittelspannung o, iiber die maximale Spannung Omax

einflieBt (unter der Annahme, dass Ermiidungsschidigung nur fiir 6,,>0 eintritt):

Bowr = 4/ Omax A%E . 2.12)

Andere Parameter beinhalten z.B. die um das RissschlieBen korrigierte effektive Spannungs-
schwingbreite o (z.B. Haibach und Lehrke [40]) oder den Einfluss einer mikrostrukturell
wirksamen Vorverformung (Schéler [41]). Durch Verkniipfung der Ausdriicke fiir die Schédi-
gungsparameter mit der Dehnungs-Woéhlerlinie (Gl. 2.8) kann nun eine Schadensparameter-
Wohlerlinie formuliert werden, die zum Beispiel fiir den Smith-Watson-Topper-Parameter

wie folgt angegeben werden kann (s. in [33]):

Py, \/0’2 2N, ) + &0, (2N, )™ . (2.13)

Die meisten realen Bauteile erfahren jedoch wihrend des Betriebs keine gleichméBige Belas-
tung, sondern vielmehr ein Beanspruchungsspektrum, das bei einer Nennspannungsanalyse
relativ einfach mit Hilfe der Palmgreen-Miner-Regel (Gl. 2.2) beriicksichtigt werden kann.
Zur Auswertung der Betriebsbeanspruchung kommen verschiedene Zéhlverfahren zur An-
wendung, mit deren Hilfe die stochastische Beanspruchungshistorie in eine geordnete Uber-
sicht von Beanspruchungshorizonten mit zugehorigen Zyklenzahlen tiberfiihrt werden kann.
Diese sind dann einer rechnerischen Auswertung mit der Schadensakkumulations-Hypothese
zuginglich. So kann beispielsweise das Uberschreiten vorher definierter Klassen oder Minima
und Maxima des Spannungsverlaufs ausgezidhlt werden (einparametrige Zéhlverfahren, s.
[33]). Zweiparametrige Zahlverfahren berlicksichtigen neben der GroBe der Schwingbreite
auch den momentanen Mittelwert. Bewidhrt hat sich dabei das Rainflow-Zihlverfahren nach
Matsuishi und Endo [42] (s. z.B. auch Dowling und Socie [43]) oder in modifizierter Form
nach Anthes [44]. Man stellt sich dabei eine charakteristische Spannungs- oder Dehnungs-
Zeit-Sequenz mit der Zeit-Achse nach unten gekippt vor. Von oben einsetzender "Regen"

flieBt von den Amplitudenausschlidgen wie von Pagodendéchern ab. Dies geschieht nach den
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in Bild 2.11a schematisch dargestellten Regeln, so dass man schlieBlich anhand der zykli-
schen Spannungs-Dehnungs-Kurve unter der Voraussetzung von Masing-Verhalten (de-
ckungsgleiche ansteigende Hysteresedste) vollstandig durchlaufene Hysteresen erhélt (s. Bild
2.11b), deren Anteile freilich von verschiedenen Zyklen der Belastungshistorie stammen. Erst
nach Schliefen kompletter Hystereseschleifen werden diese registriert. Haufig wird das Bean-
spruchungsspektrum in Klassen aufgeteilt, so dass man eine begrenzte Anzahl unterschiedlich

grofler Hysteresen erhélt, die verschieden oft durchlaufen werden.

Dehnunge _
0 Dehnunge
| e e e e — LI
A
B C
~E
3 F
B G
H r o
K
L /FlegenwasserfluB §
M g
N P (7] 7 Dehnunge
Q ! f
R § T 0 /7
Ul 8 /6 ‘
A
ol »5
2=t || 1
| 4=—==3
8le 15
=7 Hystereseschleifen:
8—=i9 +——= offen
k=== geschlossen
a b

Bild 2.11:  Rainflow-Zéhlverfahren: (a) "Regenfluss" entlang eines zufdlligen
Beanspruchungsverlaufs und (b) Konstruktion der zu zihlenden Spannungs-
Dehnungs-Hysteresen (schematisch nach [33]).

Unter Anwendung der oben skizzierten Verfahren und der Schadensakkumulationsregel nach
Palmgreen-Miner (Gl. 2.2) kann so die Lebensdauer eines komplex beanspruchten Bauteils
ermittelt werden. Oft hat man es dabei mit iiberlagerten Beanspruchungen zu tun, wie z.B.
wechselnde Torsion und Zug-Druckbeanspruchung. Bei der Behandlung derartiger multiaxia-
ler Ermiidungsprobleme hat sich das Konzept der kritischen Ebene bewihrt (s. in [30]). Diese
Ebene reprisentiert denjenigen Bereich, innerhalb dessen die lebensdauerbestimmende Ermii-
dungsschidigung stattfindet, die wiederum an das Uberschreiten bestimmter Kriterien, die
durch Spannungskombinationen (Normal- und Schubspannungen in der kritischen Ebene) de-

finiert sind, gekniipft ist.



IngenieurméBige Grundlagen der Materialermiidung und Rissausbreitung 20

Es soll jedoch nicht der Eindruck entstehen, dass man sich, insbesondere bei der Auslegung
sicherheitsrelevanter Komponenten, auf solche vergleichsweise einfachen Berechnungen ver-
lasst, die den experimentellen Aufwand auf einige Standard-Ermiidungsversuche beschrinken
wiirden. In der Regel werden Wechselverformungsexperimente an komplett ausgefiihrten
Bauteilen unter extremsten Betriebsbedingungen durchgefiihrt, um der Safe-Life-Philosophie
zu genligen. Bei Kraftfahrzeugfahrwerken bedeutet das beispielsweise, dass an einem Test-
fahrzeug detaillierte Dehnungsmessungen wihrend unterschiedlichen Beanspruchungsbedin-
gungen, wie Fahrbahnzustand, Geschwindigkeit oder Witterungsbedingungen, durchgefiihrt
werden. Im Labor werden diese Beanspruchungen an entsprechend gestalteten Priifstinden
bis zum Versagen, das erst weit jenseits der liblichen Lebensdauer eines PKWs eintreten darf,
simuliert.

Einer anderen Philosophie folgt das fail-safe-Design. Hier muss im Extremfall des Versagens
einer Komponente die Gesamtstruktur in der Lage sein, die technische Funktion ohne Geféhr-

dung von Personen oder hohen Werten auszufiihren.

2.2.3 Fehlertolerante Auslegung (damage tolerant)

Die Entstehung und das Wachstum von Ermiidungsrissen in Lebensdauerberechnungsverfah-
ren einzubeziehen, scheint zundchst einmal die hinsichtlich der physikalischen Schadigungs-
mechanismen am naheliegendste Methode. Erniichternd muss man allerdings feststellen, dass
insbesondere das Verhalten sehr kurzer Risse in duBerst komplexer Weise von den lokalen
mikrostrukturellen Gegebenheiten des Werkstoffs abhéngt und daher eine mechanismenorien-
tierte Modellierung, die zudem fiir die Auslegung technischer Bauteile taugt, noch in weiter
Ferne liegt. Es ist die zentrale Zielsetzung der nachfolgenden Kapitel 5 und 6, die wichtigsten
mikrostrukturellen Wechselwirkungen bei der Rissentstehung und -ausbreitung und in Kapi-
tel 7 damit in Verbindung stehende Modellierungsansétze vorzustellen und zu diskutieren.
Die hier in Grundziigen dargestellte Methodik zur Berechnung der Ermiidungsrissausbreitung
berticksichtigt die Werkstoffphysik nur in einem empirischen Sinne, nichtsdestotrotz hat sie
sich aber insbesondere im Leichtbau bewihrt.

Bei der heute angewendeten fehlertoleranten Bauteilauslegung geht man davon aus, dass je-
des technische Bauteil Fehler im Sinne von Rissen enthilt. Diese werden aber erst ab einer
bestimmten Lidnge als wachstumsfdhig bzw. als kritisch betrachtet. Was man darunter ver-
steht, wird durch den charakteristischen, fiir die meisten metallischen Werkstoffe giiltigen
sigmoidalen Zusammenhang zwischen der Rissausbreitungsrate da/dN und der Schwingbreite

des Spannungsintensititsfaktors AK (beide logarithmisch aufgetragen, Bild 2.12) deutlich.
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Letzterer beinhaltet das Konzept der Ubertragbarkeit Probe auf Bauteil der linear-elastischen
Bruchmechanik (s. Kapitel 2.3), indem durch die Verkniipfung von Spannungsschwingbreite
Ao, Rissldnge a und einer Geometriefunktion Y die individuellen Dimensionen eines gerisse-

nen Bauteils eliminiert sind:

AK = Ao~ maY . (2.14)

Erst mit Erreichen des Schwellenwertes der Schwingbreite des Spannungsintensitétsfaktors
AKy, werden Risse als wachstumsfihig betrachtet (es wird spéter gezeigt, dass diese Annahme
fiir Mikrorisse nicht gilt); mit Erreichen eines kritischen Wertes K., der Bruchzidhigkeit (s.
auch Kapitel 3), tritt instabiles Risswachstum ein, das Bauteil oder die Probe bricht. Der line-
are Bereich der Rissausbreitungsgeraden in Bild 2.12 kann durch den exponentiellen Ansatz

der Paris-Erdogan-Gleichung (Gl. 2.5) beschrieben werden.

IO%da/dN
Bruch

Paris-

n  Gerade

logC

i >
AKy, logAK

Bild 2.12:  Schematische Darstellung der Rissausbreitung da/dN iiber der Schwingbreite des
Spannungsintensititsfaktors mit Paris-Geraden.

Kann man eine Anrissldnge ay und eine kritische Endrisslidnge ay.it, ab der ein Bauteil bricht
oder seine technische Funktion nicht mehr erfiillen kann, angeben, so erhélt man (unter der
vereinfachenden Annahme, dass Y=konst. ist) durch Trennung der Variablen in Gleichung 2.5
und Integration die Lebensdauer, d.h. die Zyklenzahl, in der die Rissldnge von a, auf ay: an-
wichst:

i,

Ny 1
IC(Am/;deNz | 7=y, (2.15)

0 o Wa)

2(al—n/2 . al—_n/z)
N — 0 Kkrit.
" (m-2)clacry) 210
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Fiir den speziellen Fall, dass der Exponent n einen Wert von 2 annimmt, vereinfacht sich GI.
2.16 zu einer handlichen Lebensdauerfomel, die trotz ihrer geringen Praxisrelevanz die Be-

deutung der in ihr enthaltenen Grof3en, wie besonders der Anfangsrisslédnge ao, aufzeigt:

1 a .
N — ln krit.
. 7ZC(A0Y)2 a, .17

Die Anwendung dieser Methode zur schadenstoleranten Bauteilauslegung erfordert eine sorg-
faltige zerstorungsfreie Werkstoffpriifung (z.B. Ultraschallpriifung), mit der Risse ab einer
Lange von ca. 0,5mm aufgelost werden konnen (s. Kapitel 3) in regelméBigen Intervallen. In
Anlehnung an Gl. 2.5 und deren analytische Losung Gl. 2.16 bzw. numerische Losungen nach
der Zyklenzahl N wird unter Einbeziehung von Sicherheitsbeiwerten die Zeit (bzw. die Zyk-
lenzahl) berechnet, in der ein Riss von einer detektierbaren Linge a4 bis zu einer maximal
tolerierbaren Lidnge ai, wichst. Die Inspektionsintervalle werden dann gemdl dieser Zeit
festgelegt. Wird wihrend einer Inspektion nun ein Riss mit einer Lange kleiner als ay festge-
stellt, so ergibt sich das darauffolgende Inspektionsintervall aus der Zeit bzw. der Zyklenzahl,
die rechnerisch notwendig ist, um diesen Riss bis zur Inspektionsrisslange ains, Wachsen zu
lassen. Erst wenn Risse in der Grofenordnung von ay, festgestellt werden, wird das entspre-
chende Bauteil aus dem Betrieb genommen. In Bild 2.13 ist dieses Vorgehen schematisch

dargestellt.

Risslidnge a

A tatsachlicher Riss

berechnete Rlssausbreltung } Iitische Risslinge

tolerierbare Risslédnge
Inspektionsrissldnge

(nach Berechnung)
— angenommene Anfangsrisslédnge
e s < >
1. Inspektionsintervall \ \ Zeit t
2. Inspektionsintervall 4. Inspektionsintervall

3. Inspektionsintervall

Bild 2.13:  Vorgehensweise bei der fehlertoleranten Bauteilauslegung mittels
berechneten Inspektionsintervallen.

Doch schon als Paris und Erdogan ihre einfache Rissausbreitungsformel vorstellten, gab es
heftige Kritik. SchlieBlich sind in der urspriinglichen Form von GI. 2.5 weder Reihenfolge-,
Mittelspannungs- noch RissschlieBeffekte beriicksichtigt. Ebenfalls erscheint die Anwendung
des Ahnlichkeitskonzeptes der linear-elastischen Bruchmechanik LEBM) fiir die Beschrei-
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bung der plastizititsbestimmten Ermiidungsrissausbreitung fragwiirdig. Dennoch hat sich die
Methode grundsétzlich, wenn auch in immer verfeinerten Abwandlungen, durchgesetzt. Ohne
den Anspruch auf Vollstindigkeit zu erheben, sollen nachfolgend die Wichtigsten dieser Ab-
wandlungen erldutert werden. Einige Ansétze, in denen auch die Initiierung und Ausbreitung
kurzer Risse Beriicksichtigung findet, sind in Kapitel 7 diskutiert.

Ein Schwachpunkt der Paris-Erdogan-Gleichung stellt ihre Beschriankung auf die Gerade der
stabilen Langrissausbreitung (Bereich II in der Rissausbreitungskurve in Bild 2.12) dar. Fore-
man et al. [45] entwickelten einen Ansatz, in dem die Rissausbreitungsrate da/dN bei Errei-
chen der kritischen Spannungsintensitit K. gegen Unendlich ansteigt und in der zudem der

Einfluss der Mittelspannung iiber das Spannungsverhéltnis R einflief3t:

da  CLAK™
dN ~ (I-R)K.—AK - (2.18)

Der Index "F" in GI. 2.18 dient der Kennzeichnung, dass die Konstanten Cy und ng nicht die
gleichen Zahlenwerte einnehmen wie die entsprechenden Konstanten in Gl. 2.5. Es gibt eine
Reihe weiterer Gleichungen, in denen versucht wird, dem sigmoidalen Charakter der charak-
teristischen Rissausbreitungsfunktion mit Schwellenwert AKy, und kritischem Wert K., wie
sie in Bild 2.12 gezeigt ist, gerecht zu werden, wie z.B. Weertman [46] oder von Klesnil und
Lukas [47]. Herausgestellt sei aber an dieser Stelle die von McEvily [48] vorgeschlagene
Rissausbreitungsfunktion, in der nicht nur die Mittelspannung (durch Beriicksichtigung des
maximalen Spannungsintenstititsfaktors K.y, der bei omax erreicht wird) und der kritische
Spannungsintensititsfaktor K. einflieBen, sondern auch der Schwellenwert AKy, unterhalb

dem keine (Lang)rissausbreitung stattfindet, Beriicksichtigung finden:

ﬂ:C(AK_AKth)Z AR

aN KK 219)

Einen wichtigen Fortschritt erlebte die mechanistische Beschreibung der Ermiidungsrissaus-
breitung durch Elbers erstmalige Beschreibung von RissschlieBeffekten in [25,26]. Verschie-
dene in Kapitel 6.3 genauer erdrterte Mechanismen fiihren bei schwingender Belastung zu ei-
nem vorzeitigen Aufsetzen der Rissufer und damit zu einer Entlastung der Rissspitze. Geht
man nun davon aus, dass Risswachstum nur bei gedffnetem Riss stattfindet, reduziert sich
gemil Bild 2.14 die Schwingbreite des Spannungsintensitétsfaktors auf die Schwingbreite
des effektiven Spannungsintensititsfaktors AK.g=Kmax-Kop, Wobel unterhalb der Rissoftf-
nungsspannung o, bzw. des korrespondierenden Rissoéffnungs-Spannungsintensitétsfaktors

K, der Riss geschlossen ist. Anstelle von oy, bzw. K, wird hédufig auch die RissschlieBspan-
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nung o
bzw. der RissschlieBspannungsintensitatsfaktor K. verwendet (s. Kapitel 6.3). In der Paris-Er-

dogan-Gleichung wird dann einfach AK durch AK.¢ ersetzt:

da
— = CAK; . 2.20
N ff (2.20)
K A
Belastungsverlauf (K tiber 7)

Kmax'

Kcl/Ko'p'

Kmin

Bild 2.14:  Reduzierung der Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors durch
Rissschlieflen.

Vereinfachend wird dabei angenommen, dass kein intrinsischer Materialschwellenwert der
Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors existiert, also Risswachstum einsetzt, sobald
AK >0 ist. Mit der Definition eines effektiven Spannungs-Intensititsverhdltnis U=AKs/AK
flieBt das Spannungsverhiltnis R (=Kmin/Kmax) und damit der Mittelspannungseinfluss in Glei-

chung 2.5 (AK wird darin durch AK ersetzt) wie folgt ein:

K —-K 1 K
AK . =UAK = —= = °AK:£ -— ]AK (2.21a)

max K min 1-R AK
Der extrinsische Schwellenwert des Spannungsintensitéitsfaktors AKy, ergibt sich demnach aus

Gl. 2.21a fur U=0:

l] — 1 — op => Ak W= k (l—R) (2 2“))
tl 0 . .
1_R AKth P

Obgleich die spéteren Ausfiihrungen noch zeigen werden, dass es sich hier um eine starke
Vereinfachung handelt und durchaus auch ein intrinsischer Schwellenwert AKcsq, existiert,
zeigt die Visualisierung von Gl. 2.20 und 2.21 in Bild 2.15 fiir verschiedene R-Werte (aus

[49]), dass der Einfluss einer positiven Mittelspannung durchaus richtig wiedergegeben wird.
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Bild 2.15:  Dimensionslose Rissausbreitungkurven fiir verschiedene Spannungsverhéltnisse

berechnet nach Gl. 2.21 (nach [49]).

10

Es gibt zwei Griinde, warum die bis hierher dargestellten Methoden nur sehr eingeschréinkt

zur Beschreibung der Ausbreitung kurzer Ermiidungsrisse eingesetzt werden sollten:

1. Der aus der linear-elastischen Bruchmechanik (s. Kapitel 2.3) stammende Spannungsin-

tensitiatsfaktor K beschreibt ein elastisches Spannungsfeld in der Umgebung einer Riss-

spitze. Rissinitiierung und Rissausbreitung in duktilen Metallen beruhen jedoch auf

ausgepragter Versetzungsbewegung im Bereich einer plastischen Zone um die Rissspit-

ze, deren Ausdehnung nur bei langen Rissen vernachldssigt werden kann.

2. Die Ausdehnung kurzer Risse liegt insbesondere im frithen Schidigungsstadium in der

Dimension mikrostruktureller Charakteristika, wie die KorngroBe, Einschliisse etc. In

diesem Fall kann der Werkstoff nicht mehr, wie in der LEBM vorausgesetzt, als Konti-

nuum betrachtet werden. Die Materialeigenschaften sind in dieser Groenordnung aus-

gepragt anisotrop.

Fiir beide Einschrinkungen wurden freilich bereits eine Reihe von Losungsmdglichkeiten

vorgeschlagen, in denen die Rissausbreitungsrate in einen funktionalen Zusammenhang mit

elastisch-plastischen Parametern gebracht wird, wie das zyklische J-Integral, die plastische

Rissspitzendffnung (CTOD-Konzepte (crack tip opening displacement)), oder das FlieBstrei-

fenmodell (yield strip). Dabei handelt es sich um Methoden, die unter dem Begriff elastisch-

plastische Bruchmechanik (EPBM) zusammengefasst sind (s. Kapitel 2.3). Die mikrostruktu-

relle Bruchmechanik (MBM) berticksichtigt ferner das ansiotrope Verhalten von mikrostruk-

turell kurzen Rissen und bildet den Schwerpunkt der Ausfithrungen in Kapitel 7.
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Neben rein mechanischen Aspekten bildet die Einbeziehung von Umgebungseinfliissen, wie
z.B. der Einfluss korrosiver Medien oder zeitabhéngiger Effekte beim Hochtemperatureinsatz,
weitere Herausforderungen fiir die Entwicklung physikalisch-basierter Modelle zur Beschrei-

bung der Lebensdauer technischer Bauteile.

2.3 Grundbegriffe der technischen Bruchmechanik

Es ist sicherlich unmdglich, das gesamte Gebiet der Bruchmechanik, das in vielen voluminé-
sen Biichern detailliert, aber hdufig schwer verdaulich aufgearbeitet ist, in einem einleitenden
Unterkapitel unterzubringen. Andererseits ist sie jedoch die Schliisseldisziplin, um die in den
nachfolgenden Kapiteln beschriebenen experimentellen Beobachtungen einer physikalischen
Modellbildung zugénglich zu machen. Aus diesem Grunde werden in einer sehr vereinfachten
exemplarischen Ubersichtsform einige wichtige Zusammenhinge und Begriffe der techni-
schen Bruchmechanik herausgestellt, zu deren Vertiefung dem Leser neben den zitierten Ori-
ginalarbeiten u.a. die Lehrbiicher von Broek [50], Anderson [49], Gross [51] oder Schwalbe
[52] empfohlen seien.

Ganz allgemein befasst sich die Bruchmechanik mit der Frage: Wie bewirkt eine von auflen
aufgebrachte mechanische Beanspruchung in einem Material Rissfortschritt? Bild 2.16 macht
hierbei deutlich, dass diese Frage in unterschiedlicher Weise behandelt werden kann, je nach-
dem, wie genau man hinschaut.

elementare Rissausbreitungs- ~ Rissspitzen- Rissausbrei- Anwendung
Rissausbreitung mechanismen plastizitit  tungspriifung

QQOQ%éDOOOOO ﬁ
s sscs ol “ | | Fg
50000000Co | “

| |

| | I | I | I | I
10" 10° 10* 107 10° 10° 10* 10° 10° 10" 10° 10" 10°m

Werkstoffwissenschaft g b Bauteilauslegung

angewandte Mechanik

»
>

A

Bruchmechanik

Bild 2.16:  Léangenskalen, in denen die Betrachtung von Rissen erfolgen kann (nach [50]).

Heutzutage finden zwischenatomare Wechselwirkungen bei der Betrachtung der Rissausbrei-
tung in technischen Werkstoffen noch wenig Beachtung; es ist aber anzunehmen, dass sich
dies durch immer hohere Anforderungen an moderne Werkstoffe (z.B. in der Nanotechnolo-

gie) einerseits und leistungsfahigere Modelle und Rechner andererseits in Zukunft dndern
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wird (z.B. die Anwendung von ab-initio-Modellen, s. [53]). Die Trennung von Atomen in ih-
rem Verbund ist schlieBlich der grundlegende Mechanismus der Rissausbreitung. Sie erfor-
dert die Uberwindung der Kohisionskraft und die Bildung einer neuen Oberfliche. Das Kon-
zept der Rissausbreitung als Bildung neuer Oberflidchen (benétigte Energie Wp) mit der spezi-
fischen Oberflachenenergie yo wurde auch von Griffith [10] in einer einfachen Energiebilanz
mit der durch Rissausbreitung um da in einem Korper mit der Einheitsbreite B=1/ freiwerden-
den elastischen Energie (potentielle Energie) W, angewendet (s. Bild 2.17):

aw, N dWwy _ 2nc’a

da da

Als Bruchkriterium (flir ideal sprode Werkstoffe) gilt demnach, wenn mit zunehmender Riss-

+4ay, =0, (2.22)

lange bei einer anliegenden Spannung op die freiwerdende elastische Energie die Oberfla-

chenenergie aufzubringen vermag:

2F
oy = 1/77/0 (2.23)

o (@)
AAAAAAAAAAA AAAAAAaibarg

Oberflachenenergie
des Risses:

elastische Energie: Wy =4ay,

W, :W;(l) 112—?4

a

/ Wy=Wy -

IRRRRRppRpdl R i
@)

y
(e} ,»/l;inheitsbreite
B=1

dl

Bild 2.17:  Schematische Darstellung der Energiebilanz nach Griffith.

Die Griffithsche Energiebilanz ist eine anschauliche Idealisierung der Rissausbreitung in ei-
nem ideal-sproden Material. Fiir die Analyse der Rissausbreitung in duktilen metallischen
Werkstoffen wurde sie von Orowan [54] und Irwin [55] dahingehend modifiziert, dass die i-
deal-elastische Brucharbeit 2y in Gl. 2.23 durch eine elastisch-plastische Bruchzadhigkeit

G1=2(ye1+341) ersetzt wurde.
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Wirklich elementare Bedeutung, insbesondere auch zur Beschreibung der Ermiidungsrissaus-
breitung, hat jedoch das bereits angeklungene K-Konzept erlangt, das aus einer kontinuums-

mechanischen Analyse des Spannungszustandes im Bereich der Rissspitze resultiert.

2.3.1 Das K-Konzept der linear-elastischen Bruchmechanik

Grundsitzlich kann eine Rissspitze unter drei verschiedenen sogenannten Moden beansprucht
werden. Bei einem ebenen Riss, wie er in Bild 2.18a dargestellt ist, bezeichnet man eine Nor-
malbeanspruchung senkrecht zur Rissebene als Mode I (opening mode), eine Schubbeanspru-
chung in Rissausbreitungsrichtung als Mode II (in-plane shear mode) und eine Schubbean-
spruchung senkrecht zur Rissausbreitungsrichtung als Mode III (anti-plane shear mode). Nach
Irwins Analyse kann der Spannungstensor o (i,j=X,y,z) fiir das Rissspitzennahfeld (r<<a) in
Abhingigkeit von den Koordinaten ® und 7 in Bild 2.18b und unter Einbeziehung der Span-
nungsintensititsfaktoren flir die verschiedenen Moden und dimensionslosen Funktionen des

Winkels ® wie folgt angegeben werden:

1
o, = ﬁ[&f; (©)+ K,/ (©)+ K, /" (©)]. (2.24)

Unter der vereinfachenden Voraussetzung eines ebenen Spannungszustandes, also
0.~ Tx7—Ty;~0, gelten allgemein fiir ein kleines Volumenelement (s. Bild 2.18b) die folgenden

Gleichgewichtsbedingungen:

%Jra;—yxyﬂ), ag—yy“ra—::(). (2.25)

Die Spannungen sind mit den Dehnungen
v
Yoo Y ooy Y oy ox

(u und v sind die Verschiebungen in x- bzw. y-Richtung) iiber den Elastizitdtsmodul £, die

3 (2.26)

Querkontraktionszahl (Poisson-Verhiltnis) vund den Schubmodul G in folgender Weise ver-

kniipft:

Es =0 _-vo

xx xx 2

Egyy =0, —VOo

y xx?2

Gy, =7 (2.27)

Xy *
Eine iiber Randbedingungen bestimmte Spannungsfunktion ®, die sogenannte Airy-Span-
nungsfunktion, erfiillt die Gleichgewichtsbedingungen (Gl. 2.25) und Dehnungskompatibili-
tatsbedingungen (Gl. 2.26) gemél den folgenden Zusammenhéngen:
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- GE - GE . _ o0
xx 6y2 > Yy ze ’ Xy axay’ (228)

a“cb+ o'® +a4q>_
ox*  ox*oy’ oy’

0 (2.29)

mode I mode II mode III
= y A
T,
) GXX dy
E
Riss
E . )
F 2 >
£ X
a b

Bild 2.18:  (a) Schematische Darstellung der drei grundsétzlichen Rissoffnungsmoden und (b)
Definition der Koordinaten des Rissspitzenfelds.

Das ebene Rissspitzenspannungsfeld kann mit Hilfe von komplexen Spannungsfunktionen
wie den Kolosovschen Formeln oder der Spannungsfunktion nach Westergaard [56] berechnet
werden. Bei letzterer wird die Airy-Spannungsfunktion @ durch eine komplexe Funktion Z(z)

wie folgt ausgedriickt:

®=ReZ+ylmZ | (2.30)
mit

dZ = dzZ dz

L7 22 -7 L7 z=x+iy. ,

dz dz dz Y (2.31)

Fiir die Spannungen ergibt sich nach Gl. 2.28:
c,=ReZ-ylmZ', o, =ReZ+ylmZ', r =-yReZ' (232

xy
Fiir einen zentralen Riss in einer ebenen Platte kann eine komplexe Spannungsfunktion Z(z)
der Form
O.Z
L =——— (2.33)
VZ 2 612
angegeben werden, mit der die Spannungen oy, oyy und 7z, berechnet werden koénne; die

Normalspannung oy, verschwindet im Bereich des Risses, wihrend sie an der Rissspitze ins
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Unendliche ansteigt (Spannungssingularitdt) und sich mit zunehmender Entfernung zum Riss
der aufgebrachten Spannung o, annéhert. Fiir das Rissspitzenspannungsfeld (in der Nidhe der

Rissspitze, r<<a) erhdlt man schlieBlich die folgende explizite Gleichung (Sneddon-

1- sin(g) sin(3 9)
> 2 2
axx __k cos(gj 1+ sin(gj sin(3 9)

e ~ 271 2 2 2 . (2.34)

| 3 Jeod33)
sin| — [cos| 3—

Der Spannungsintensitéitsfaktor Kj ist darin ein Mal fiir die Stirke des Spannungsfeldes an

Gleichungen):

der Rissspitze (r—0). Da es sich um einen elastischen Spannungszustand handelt, muss K;
proportional zur dufleren Spannung o, und aus Dimensionsgriinden ebenfalls proportional zur
Quadratwurzel einer charakteristischen Grof3e sein; im Fall der unendlichen Scheibe mit mit-

tigem Riss ist dies die halbe Risslinge a. Aus dem Koeffizientenvergleich der GI. 2.34 erhilt
man die fiir den Spannungsintensititsfaktor bekannte Form K, = o,+4/7a . In dhnlicher Weise

kann das Spannungsfeld auch fiir Mode II- und Mode III-Beanspruchungen berechnet wer-
den.

Leider ist eine geschlossene analytische Betrachtung nur fiir den Spezialfall der mittig ange-
rissenen unendlichen Platte moglich. Fiir die technisch interessanten Félle hat es sich als prak-
tikabel erwiesen, die Abweichungen der oben beschriebenen Losung von der Realitit mit Ge-
ometriefunktionen Y in Abhédngigkeit von charakteristischen Groflen, wie z.B. dem Verhéltnis
von Risslinge zu Probenbreite a/W, auszugleichen. Eine umfassende Ubersicht iiber solche
Funktionen findet man in [57]. Fiir kurze halbelliptische Risse mit der Risstiefe @ und der O-
berflachenrissldnge 2¢ und einem vernachldssigbaren Verhiltnis a/W kann z.B. folgende Nai-

herungslosung angegeben werden:

K

I,max

2
o . 3¢ ma
=1L12—"+m mit O ~—+—— (2.35)
() 8 8¢
2.3.2 Rissspitzenplastizitdt — die elastisch-plastische Bruchmechanik
Die eigentliche Problematik des K-Konzepts wird offenbar, wenn man die ins Unendliche an-

steigende Spannung oy, in unmittelbarer Nahe der Rissspitze betrachtet. Bei einem duktilen

metallischen Werkstoff setzt nach Uberschreiten der FlieBgrenze oy plastische Verformung
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ein, so dass der tatsdchliche Spannungsverlauf vor der Rissspitze der dick gezeichneten Kurve
in Bild 2.19 entspricht. Um dieser Modifikation innerhalb des K-Konzepts gerecht zu werden,
hat Irwin in [58] die physikalische Rissspitze um eine kleine Strecke o verldngert, so dass die
durch die Flielgrenze abgeschnittene Spannungssingularitit (Bereich I in Bild 2.19) durch

den verliangerten Riss (a+0) aufgenommen werden kann (Bereich II, mit der gleichen Flache

wie Bereich I). Durch Einsetzen der FlieBspannung oy fiir oy, und der Langen 6 und r; (bei-

de vernachlédssigbar gegeniiber der Rissldnge @) in Gleichung 2.34 folgt §=r; und fiir den

Spannungsintensititsfaktor schlieflich:

2

* . £ K
K, =O'a1/72'ia+lf'pi mit 7, = —— (2.36)

2
2roy,

Bild 2.19:  Korrektur der plastischen Zone nach Irwin [58].

Durch die plastische Verformung ist die Rissspitze nun nicht mehr atomar scharf, sondern ab-
gestumpft (was flir die spiteren Betrachtungen grof8e Bedeutung hat). Damit wird auch die
Verschiebung der Rissufer an der Rissspitze (CTOD) ungleich 0. Fiir die elastische Verschie-
bung der Rissufer COD in Abhédngigkeit vom Abstand x der maximalen Rissoffnung gilt:

4
COD ="+ Va’ ~x* 237)

Setzt man fiir a die plastisch verldngerte Rissldnge a+ r; ein, so erhdlt man an der physikali-

schen Rissspitze (x=a) fiir CTOD (unter Vernachlissigung von (r; Y):
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2
4o, 2arp* :i K,

CTOD = (2.38)

7 Eoy, -
Die oben dargestellte Abschétzung der plastischen Zone ist jedoch vereinfachend beschrankt
auf die Rissausbreitungsrichtung (x-Richtung, ® =0, s. Bild 2.18). Um die Form der kom-
pletten plastischen Zone abzuschitzen, ist die Verwendung eines FlieBkriteriums erforderlich,
indem entweder das Uberschreiten der FlieBgrenze (im Schub) durch die maximale Schub-
spannung betrachtet wird (Tresca) oder die FlieBgrenze als Kombination der drei Hauptspan-
nungen oj, o und o3 (von Mises, Darstellung des Spannungszustands frei von Schubspan-

nungen) beschrieben ist:
2 2 2 2
2O-Y(VonMises) = (O-l - 0-2) + (0-2 - 0-3) + (O-l - 0-3) . (239)
In Gleichung 2.39 kann nun die fiir die Hauptspannungen modifizierte Form von GI. 2.34 ein-
gesetzt werden, wobei o3 flir einen ebenen Anriss identisch mit der Spannung o, in der Riss-
ebene und senkrecht zur Ausbreitungsrichtung (o3=0 fiir ebenen Spannungszustand und

os=v(o1t+ o)) ist. Daraus ergibt sich fiir die Ausdehnung der plastischen Zone r,, in Abhén-

gigkeit vom Winkel O :

r,= KIZ ésin2®+A(l+cos®)
ey : (2.40)

Darin ist A=1 fiir den ebenen Spannungszustand und A=(1-2v)” fiir den ebenen Dehnungszu-
stand. Hieraus wir deutlich, dass die Gréfe der plastischen Zone im ebenen Dehnungszustand
fiir +=0,3 nur etwa ein Neuntel derjenigen des ebenen Spannungszustands betragt. Bild 2.20

zeigt dies qualitativ fiir einen dreidimensionalen ebenen Riss.

Ausdehnung
der plastischen
Zone

Dehnungszustand

ebener
Spannungszustand

Bild 2.20:  Dreidimensionale plastische Zone entlang einer gerade verlaufenden Risspitze
(nach [50]).

Eine alternative Methode, plastische Verformung vor der Rissspitze zu beriicksichtigen, bietet

das von Dugdale in [59] und in dhnlicher Form von Barenblatt [60] vorgeschlagene FlieBstrei-
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fenmodell (yield strip). Es wurde spéter von Bilby et al. [61] in Form kontinuierlich verteilter
Versetzungen vor einer Rissspitze weiterentwickelt und ist somit eine wichtige Grundlage
zum Verstandnis der in Kapitel 7 diskutierten mechanismenorientierten Lebensdauervorhersa-
gemethode auf der Basis der Kurzrissausbreitung.

In dhnlicher Weise wie bei Irwins Korrektur der plastischen Zone, wird im Dugdale-
Barenblatt-Modell ein Riss in einer unendlichen Platte mit einer Lidnge von 2a an beiden

Rissspitzen um einen plastischen Bereich mit jeweils der Linge p verldngert (s. Bild 2.21).

c=0, X Kraft P
i |
A I A4
H T i CTOD i Riss x4
! /I/
I
plastische Zone p Rissldnge 2a

Bild 2.21:  FlieBstreifenmodell nach Dugdale-Barenblatt.

Nun wird angenommen, dass der linear-elastische Spannungsintensitdtsfaktor an der Riss-
spitze K; durch einen entgegengesetzt wirkenden, den Riss schlieBenden Spannungsintensi-
tatsfaktor K,,, der von dem FlieBstreifen p aufgenommen wird (K= K,), ausgeglichen wird.
Eine bei x wirkende Kraft P (bezogen auf eine Einheitsbreite einer unendlichen Platte) be-

wirkt an den Rissspitzen die Spannungsintensitdtsfaktoren

a+x brw. K _ P a—x

\/_ a—x \/E a+x’ (241)

die innerhalb des FlieBstreifens p von der FlieBspannung oy aufgenommen werden

(P=- ovydx). Die Integration von GI. 2.41 tiber die FlieBstreifen

“Cl la+ p+x a+p—x
\/ £ +\/ PY lax (2.42)

1/7ria+,o -[ a+p-x \a+p+x

liefert nach Gleichsetzung mit dem entsprechenden linear-elastischen Spannungsintensitéts-

faktor K, = (731/72'((1 + p) fiir die Ausdehnung der FlieBstreifen p:

a — oS 7o,
it p 20, ) - (2.43)
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Durch eine Taylor-Reihenentwicklung der cos-Funktion und Vernachldssigung der Glieder
hoherer Ordnung kann die Ausdehnung des FlieBstreifens, also der plastischen Zone vor der

Rissspitze, wie folgt abgeschitzt werden:

2
o | K,
=—|— | 2.44
sl o (2.44)
Fiir die Rissspitzendffnung CTOD ergibt sich (ebenfalls nach einer Vereinfachung):
1 K;
CTOD = ——-"— (2.45)
mE o,

Gl. 2.45 beinhaltet eine etwas verallgemeinerte Form (nach [49]), in der m~1 den ebenen
Spannungszustand und m~2 den ebenen Dehnungszustand charakterisiert. Die Schreibweise
E’ beinhaltet sowohl den Elastizititsmodul im ebenen Spannungszustand (£'=FE) als auch
denjenigen im ebenen Dehnungszustand (E'=E/(1-v)?).

Das FlieBstreifenmodell eignet sich auch zur Betrachtung wechselnder Beanspruchung. Hier
ist jedoch zu beachten, dass bei Lastumkehr die Fliegrenze in der monotonen plastischen
Zone —20, betrigt, da ja die Verformung im FlieBstreifen von + o, ausgeht. Eingesetzt in
die Gleichungen 2.36, 2.40 und 2.44 ergibt sich, dass die Ausdehnung der zyklischen plasti-
schen Zone nur etwa ein Viertel derjenigen fiir monotone Beanspruchung betrigt; entspre-
chend gilt fiir ACTOD=0,5-CTOD.

Zur Analyse ausgeprégter Rissspitzenplastizitit, die z.B. generell bei der Ausbreitung kurzer
Ermiidungsrisse anzunehmen ist, eignet sich die von Rice in [62] vorgeschlagene nichtlineare
Energiefreisetzungsrate, das J-Integral. Die GroBe J beinhaltet die Anderung der potentiellen
Energie dI1, die sich aus der gespeicherten Dehnungsenergie U und der durch duflere Kréfte P
geleisteten Arbeit W zusammensetzt (=Kraft P - Verschiebung v, s. Bild 2.22a), mit der Riss-

ausbreitung um da in einem Korper mit der Einheitsbreite B=1:

il dU-w) (o}
J=- o - _ " — aJ‘va’P} _ (2.46)
Kraftregelung

0

Zur Beschreibung des nichtlinear-elastischen Rissspitzenspannungsfelds kann J als wegunab-

héngiges Linienintegral (J-Integral) um die Rissspitze ausgedriickt werden (s. Bild 2.22b):
ou
J = f wdy —T —=ds | (2.47)
e ox

Darin ist w die Dehnungsenergiedichte
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&ij
w= j%dé‘zy , (2.48)
0

T der Traktionsvektor mit den Komponenten des Spannungstensor o normal zur Integrati-
onslinie I' und u ist der Verschiebungsvektor. Das J-Integral kann analog zum K-Konzept
zur Beschreibung der elastisch-plastischen Spannungsintensitit im Rissspitzenbereich ver-
wendet werden. Dazu wird in der Ramberg-Osgood-Gleichung fiir elastisch-plastisches Mate-
rialverhalten (monoton, analog zu Gl. 2.7: &/s, =a(c/o )") die elastische Verformung ver-
nachldssigt. Durch Analyse der Randbedingungen konnten Hutchinson in [63] und Rice und
Rosengreen in [64] schlieBlich die nach ihnen benannten HRR-Spannungssingularititen defi-
nieren, die in die Gl. 2.49 und 2.50 fiir das Spannungs- und Dehnungsfeld der Rissspitze
eingehen (s. auch [49,50]:

1

EJ )
o, :aa[m] O'l.j(l’l,@)’ (2.49)
0%n
ac, ( EJ |
&= ¢ (aazl rj £;(n,©). (2.50)
0% n

Darin ist n der monotone Verfestigungskoeftizient, /,, eine von n abhidngige Integrationskon-
stante und O ;7 sowie 5‘,] dimensionslose, von 7 und ® abhingige Funktionen.

Das J-Integral wurde als zyklisches J-Integral AJ (auch als Z-Integral bezeichnet [65]) erst-
mals von Dowling und Begley [66] auf die Ermiidungsrissausbreitung angewandt. Die Vorge-
hensweise zur Ermittlung der Rissausbreitungsrate ist dhnlich derjenigen, die urspriinglich
von Paris und Erdogan fiir lange Risse unter Vernachlissigung der plastischen Zone in Ab-

hingigkeit von AK vorgeschlagen wurde:

da m,
—=C'(AJ
N (Aas)". 2.51)

In der Literatur werden verschiedene, praktisch handhabbare Ausdriicke fiir AJ angegeben. So

kann die Flache unter der Hystereseschleife gemél Gl. 2.52 verwendet werden (s. [49]):
2
AJ:Z:B_bJ‘(P_Ijminyll/, (252)

|4

min

v

max

worin B die Bauteilbreite, b die ungerissene Restbreite und V" die aktuelle Verschiebung in der

Last-Verschiebungs-Hysterese repréasentiert.



IngenieurméBige Grundlagen der Materialermiidung und Rissausbreitung 36

Eine Niherungsldsung fiir Z erhilt man aus der additiven Uberlagerung einer linear-elasti-
schen Losung (als Funktion der effektiven elastischen Energiedichte wejefr, s. Bild 2.22b) und
einer vollplastischen Losung (als Funktion der plastischen Energiedichte wy, s. Bild 2.22b),

die nach Heitmann et al. [67] wie folgt formuliert werden kann:

Ao’
Z = a(fl Wy + fo owpl)z 2,9~2—gffa +2,5-w,a. (2.53)

Darin sind f; und f, Geometriefunktionen (vgl. hierzu [68]) und Ao der effektive Anteil der
Spannungsschwingbreite, in dem der Riss gedffnet ist. Eine Erweiterung fiir Hochtemperatur-
rissausbreitung, die auch Kriechschiddigung beriicksichtigt, schldgt Riedel [69] vor:

1+n’

Ag,,
A&

Ao’ 3"
Z ~29- 2—;a + 2,4(1 + —j AGAgpl I+ a. . (2.54)

eff

Darin sind #n der Norton-Exponent fiir stationires Kriechen, n” der zyklische Verfestigungsko-
effizient (s. Gl. 2.7) und Ag, die Schwingbreite der Kriechdehnung. Neben Kriechanteilen
sind insbesondere bei Haltezeiten im Zug (vgl. Kapitel 6.5 und 7.4) fiir die Beschreibung der
Hochtemperaturermiidungsrissausbreitung Atmosphareneftekte zu berticksichtigen. Dazu bie-
tet sich grundsitzlich die additive Aufteilung der Ermiidungsrissausbreitungsrate da/dN in
einen reinen Ermiidungsanteil (da/dN)gy, einen Kriechanteil (da/dN). und einen Atmosphéa-

ren- bzw. Oxidationsanteil (da/dN). an (vgl. hierzu [70,71]):

da da N da N da
| Ty Ty - . 2.
dN \dn ), \an)_ "\dn ) (2:55)
Va G A
o—¢-Hysterese
§ AGe(f
V—Vj’euﬁeﬁ;
Tu )/ e
x'
Riss Wpl
ds
I
a b

Bild 2.22:  (a) Integrationsweg fiir das J-Integral (Gl. 2.47) und (b) Definition der
Energiedichten (Gl. 2.53)
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3 Experimentelle Methoden und Werkstoffe

3.1 Mechanische Werkstoffprifung — Prifsysteme und Probengeometrien

Die mechanische Werkstoffpriifung reicht vom einfachen Standard-Zugversuch bis zu Bau-
teiltests unter komplexen, weitgehend realistischen Bedingungen. Zweifelsohne liefern letz-
tere die verldsslicheren Resultate, setzt man voraus, dass die tatsdchlichen Beanspruchungen
genau bekannt sind. Die meisten technischen Bauteile miissen aber iiber Jahre unter den un-
terschiedlichsten Bedingungen sicher und zuverléssig funktionieren. Dariiber hinaus machen
kleinste Designdnderungen komplett neue Versuchsreihen erforderlich. Daher werden fiir den
Entwicklungsprozess Berechnungsmethoden eingesetzt, die es erlauben, die Lebensdauer
auch komplexer Komponenten mit Hilfe von Daten aus standardisierten Versuchen an einfa-
chen Probengeometrien abzuschitzen. So ist es mdglich, durch Werkstoffmodifikationen oder
-austausch Verbesserungen ohne langwierige Bauteilpriifungen vorzunehmen. Aus wissen-
schaftlicher Sicht liefern einfache Versuche, bei denen die lokalen Beanspruchungen weitge-
hend bekannt sind, einen sehr viel groBeren Beitrag zum Verstdndnis der aktiven Schédi-

gungsmechanismen als komplexe Bauteilversuche.

3.1.1 Priifsysteme

Die einfachste Methode zur Charakterisierung der Ermiidungslebensdauer sind die bereits in
Kapitel 2 angeklungenen Wohlerversuche. Hierbei werden Proben mit jeweils konstanter
Spannungs- oder Dehnungsamplitude bis zum Anriss oder Bruch beansprucht. Die resultie-
renden Wertepaare (Beanspruchungsamplitude und zugehorige Bruchzyklenzahl) liefern dann
das bekannte Wohlerdiagramm. Bild 3.1a zeigt eine Umlaufbiegepriifmaschine, die in dhnli-
cher Weise bereits von Wohler verwendet wurde. Dabei wird die rotierende zylindrische Pro-
be mit einem einstellbaren Biegemoment belastet. Bricht die Probe, schaltet die Maschine ab
und die Bruchzyklenzahl kann iiber einen Umdrehungszéhler abgelesen werden.

Obgleich derartige einfache Wohlerversuche auch heute noch Bedeutung haben, um erste An-
haltswerte flir das Ermiidungsverhalten von Werkstoffen zu erhalten, haben sich seit der Ein-
fiihrung der servohydraulischen Priifmaschinen in den 50er Jahren des vergangenen Jahrhun-
derts Versuche durchgesetzt, bei denen die Beanspruchung iiber einen geschlossenen Regel-
kreis auf Proben mit unterschiedlichsten Geometrien aufgebracht wird. Damit kdnnen wohl-
definierte Spannungs- und Dehnungsverldufe bei Frequenzen bis zu etwa 100Hz (bei speziel-

len Maschinen bis zu 1kHz) realisiert werden. Bild 3.1b zeigt schematisch die Funktionsweise
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von servohydraulischen Priifmaschinen fiir Zug-Druck-Wechselbeanspruchung, wie sie in
verschiedenen Ausfiihrungen (Schenck S31 und S56, MTS 810, Instron) auch fiir die im Fol-

genden dokumentierten Untersuchungen verwendet wurden.

. |.' iy
7 i{-Z St 1|

rotierende
Probe /‘

Funktion s%enerator fl]

SOLL-Wert / Kraft —
IST-Wert

PID-Regler Dehnung

SOLL/IST-
Vergleich

RegelgroBe

<

Servoventil T

v

s /
Messd. rf =
essdatenerfassung . \

Regler

Hydraulikolpumpe Kolbenweg
b — |
1

Bild 3.1: (a) Umlaufbiegemaschine der Fa. Schenck und (b) schematische Darstellung des
Aufbaus eines servohydraulischen Priifsystems.

Kern einer servohydraulischen Priifmaschine ist ein elektronisch angesteuertes Servoventil,
iiber das ein Hydraulikdl unter hohem Druck (bis zu 400 bar) in zwei getrennte Kammern ei-
nes Hydraulikzylinders einstromen kann. Dieser wird dann je nach Ansteuerung aus- oder
eingefahren. Die zu priifende Probe ist in unterschiedlich ausgestalteten Einspannungen, wie

z.B. Gewindeeinspannungen oder hydraulisch schliefende Einspannungen, zwischen dem
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verschiebbaren Querhaupt und dem Hydraulikzylinder in die Maschine eingebaut. Was recht
einfach klingt, ist in der Praxis, wo es bei einachsigen Zug-Druckversuchen auf eine biegemo-
mentfreie Belastung ankommt, oft mit Problemen verbunden. Insbesondere bei Druck- oder
Wechselbelastung mit negativem Spannungsverhéltnis ist eine sorgféltige Ausrichtung der
Einspannungen zur Sicherstellung reproduzierbarer Ergebnisse unumginglich, da keine
selbstausrichtenden Gelenk- oder Kugelkopfeinspannungen verwendet werden konnen. Dazu
empfiehlt sich der Einsatz einer mit Dehnungsmessstreifen versehenen Kalibrierprobe, mit
deren Hilfe Biegespannungen wahrend des Durchlaufens von Zug-Druck-Lastspielen elimi-
niert werden kdnnen.

Der Hydraulikzylinder wird iiber das Servoventil durch eine analoge, bei neueren Maschinen
durch eine digitale Regeleinheit angesteuert (Regelgrofie). Die demzufolge an der Probe re-
sultierende Beanspruchung wird iiber eine Kraftmessdose oder einen Dehnungsaufnehmer
(z.B. induktive, kapazitive oder optische Systeme) in Kombination mit einem Messverstérker
(der die Versorgungsspannung liefert und das Messsignal verstéirkt) an die Regeleinheit zu-
riickgegeben (Ist-Signal). Diese vergleicht sie mit dem Soll-Signal, das von einem internen
oder externen Funktionsgenerator geliefert wird, und erhoht oder erniedrigt die Regelgrofe
gemél einer Kombination eines proportionalen (P), integralen (I) und differenzierenden (D)
Zusammenhangs mit der Abweichungsgrofle (PID-Regler). Eine Optimierung der PID-
Parameter gemél der jeweiligen Werkstoff/Beanspruchungs-Kombination ist erforderlich, um
auch bei hoheren Versuchsfrequenzen eine gute Uberseinstimmung zwischen Soll- und Ist-
Signal zu erhalten. Details iiber die Funktionsweise und die Regelung servohydraulischer
Priifmaschinen konnen z.B. in [72] nachgeschlagen werden.

Vor Beginn eines Wechselverformungsversuchs stellt sich die Frage, welche Parameter wer-
den mit welchem Sollsignal geregelt. Die Beantwortung dieser Frage richtet sich natiirlich
nach der technischen oder wissenschaftlichen Problemstellung. Im einfachsten Fall wird die
technische Spannung iiber ein Sinussignal mit konstanter Amplitude vorgegeben und die
Dehnung mit Hilfe eines an der Messlédnge der Probe angebrachten Dehnungsaufnehmers ge-
messen. Die Umkehrpunkte der resultierenden Spannungs-Dehnungs-Hysteresen liefern die
Wechselverformungskurve. Diese zeigt transiente Vorginge wie die zyklische Wechselent-
oder -verfestigung von Werkstoffen. Bei vielen technischen Anwendungen wird zwar ein
komplettes Bauteil mit einer wechselnden Spannung beansprucht, die Struktur pragt jedoch
aus dieser Spannung dem Werkstoff lokal unterschiedliche, z.T. plastische Dehnungen auf
(z.B. an Kerben). Fiir solche Félle eignen sich Wechselverformungsversuche mit einer kon-

stanten Dehnungsamplitude A&/2, aus denen sich die zyklische Spannungsantwort ergibt. Aus
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Wechselverformungskurven fiir verschiedene Beanspruchungsamplituden erhilt man die zyk-
lische Spannungs-Dehnungs-Kurve (ZSD-Kurve), entweder aus einem der transienten Phase
folgenden stationdren Bereich oder aus der Spannungsantwort fiir die halbe Bruchlastspiel-
zahl N=0,5Ng. Mit deutlich geringerem Aufwand kann die ZSD-Kurve mit Hilfe des Incre-
mental-Step Tests (IST) abgeschitzt werden [73,74]. Dabei wird eine Probe mit Beanspru-
chungsblocks bestehend aus jeweils ca. 30 Zyklen mit allméhlich ansteigenden und nach ei-
nem Maximalwert wieder abfallenden Dehnungsamplituden beaufschlagt (Bild 3.2a). Nach
Erreichen eines stationdren Zustands kann aus dem Verlauf der Lastumkehrpunkte der Span-
nungsantwort direkt die ZSD-Kurve abgeleitet werden (Bild 3.2b). Es sei jedoch darauf hin-
gewiesen, dass der IST die aus einstufigen Versuchen resultierende Mikrostrukturentwicklung
insbesondere bei Werkstoffen mit ausgepragtem transienten Verhalten nur bedingt abbildet.
So fillt die Spannungsantwort fiir wechselverfestigende Werkstoffe bei niedrigen Dehnungs-
amplituden etwas erhoht aus, da die Versetzungsanordnung aus den hohen Amplituden hier
mafgeblich die Verformung bestimmt. Die Spannungsantwort auf die hohen Dehnungsampli-
tuden ist hingegen geringer, da die kumulative plastische Dehnung bei IST hinter derjenigen
von Einstufenversuchen zuriickbleibt.

Ae,/, Ac/2 [MPa]
A
220

IST-Daten
f=konst.
zunehmende
abhnehmende
Amplitude
&=konst.
zunehmende
abhnehmende
Amplitude

180 |

140}

/" Daten aus
einstufigen
Ermiidungsversuchen

100

as
plast. Dehnungsamplitde Ag,/2

a b

Bild 3.2: (a) Sollwertverlauf der plastischen Dehnung &, und (b) Spannungsantwort Acr2 als
Funktion der Zeit fiir einen Block eines Incremental Step Tests (nach [74]).

Insbesondere bei Hochtemperaturversuchen wird héufig die plastische Dehnungsamplitude
Ag/2, die im LCF-Bereich die Lebensdauer bestimmt (vgl. Manson-Coffin-Zusammenhang,
Kapitel 2.1, GI. 2.3) konstant gehalten (plastische Dehnungsregelung, s. [75]). Das ist tech-
nisch aufwendiger. Zum einen ist ein teurer Hochtemperaturdehnungsaufnehmer erforderlich
und zum anderen muss innerhalb des Regelkreises elektronisch der elastische Anteil g =o/E

vom Gesamtdehnungssignal ¢ abgezogen werden. Einerseits um die Zugénglichkeit der Probe
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zum Anbringen eines Hochtemperaturdehnungsaufnehmers zu erleichtern, die bei einem her-
kédmmlichen Rohrofen nicht ohne weiteres gewahrleistet ist, und andererseits um die Tempe-
ratur wihrend der Wechselverformungsversuche schnell variieren zu konnen, werden haufig
Induktionsspulen oder Quarzlampen zur Probenbeheizung verwendet. Solche Heizeinrichtun-
gen sind jedoch hinsichtlich der Regelung eines iiber die Probenmesslinge moglichst gerin-
gen Temperaturgradienten nicht unbedingt problemlos zu handhaben. Fiir Ermiidungsversu-
che mit iiberlagerten Temperaturwechseln an Metallschdumen wurde deshalb eine Luftstrom-
beheizung entwickelt, wobei eine homogene Temperatur des Werkstoffs durch ein regelbares
Gemisch aus Kalt- und Warmluft, das durch die Poren der zelluldren Struktur strémt, einge-
stellt wird [76].

Man hat erkannt, dass solche Thermoermiidungsversuche (ausschlie8lich Temperaturwechsel)
bzw. thermomechanische Ermiidungsversuche (Uberlagerung thermischer und mechanischer
Zyklen) vor allem zur Ermittlung von Daten zur Auslegung und Lebensdauerabschétzung fiir
Komponenten thermischer Arbeitsmaschinen, wie Gasturbinen oder Verbrennungsmotoren
unter Einbeziehung von Anfahr- und Herunterfahrvorgéngen, erforderlich sind. Die aktiven
Schadigungsprozesse werden empfindlich durch die Phasenlage der zyklischen mechanischen
und thermischen Beanspruchung zueinander beeinflusst (s. z.B. in [77]). Ferner spielen die
Versuchsfrequenz und Haltezeiten insbesondere bei hohen Temperaturen eine grofle Rolle,
wenn zeitabhéngige Schidigungsmechanismen wie Kriechen und Hochtemperaturkorrosion
aktiv sind. Die quantitative Analyse solcher Schadigungsmechanismen erfordert schlieBlich
auch Versuche in unterschiedlichen Gasatmosphéren. Bild 3.3 zeigt servohydraulische Priif-
systeme fiir Wechselverformungsversuche bei wechselnder Temperatur in unterschiedlichen

Gasatmosphdren und im Vakuum.

3.1.2 Probengeometrien

Es macht sicher keinen Sinn, in diesem Kapitel die ganze Vielfalt giangiger Probengeometrien
auszubreiten. Insbesondere im Rahmen wissenschaftlicher Untersuchungen wurden viele sehr
individuelle Geometrien entwickelt, so dass ein Vergleich von Untersuchungsergebnissen mit
gebotener Skepsis erfolgen sollte. Fiir die industrielle Praxis existieren daher Normen und
Richtlinien (z.B. DIN, ASTM), in denen fiir die unterschiedlichen Anwendungsfille Proben-
geometrien, Oberflichenangaben und Versuchsdurchfithrungen festgelegt sind, z.B. fiir Zug-
versuche in DIN 50143 oder fiir Bruchzéhigkeitspriifungen in ASTM 399-90.

Viele der den Kapiteln 4 und 5 dargestellten Ergebnisse wurden an nicht-standardisierten Pro-

ben, deren Geometrie und Oberflache fiir die jeweilige wissenschaftliche Zielsetzung ange-
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passt wurden, erzielt. So wurden die Wechselverformungsversuche zur Charakterisierung des
Initiierungs- und Ausbreitungsverhalten kurzer Ermiidungsrisse an zylindrischen, elektropo-
lierten Proben, die zur Schadigungslokalisierung in der Mitte der Messlidnge leicht abgeflacht
sind (shallow-notched), durchgefiihrt (s. Bild 3.4).

(1) .2,

— BUDA Tost Syeiie

Bild 3.3: Versuchsaufbauten fiir Hochtemperatur-Wechselverformungsversuche in def.
Atmosphéren und im Vakuum: (a) Zug-Druck-Versuche (Probenbeheizung durch
Induktionsspule) und (b) Vierpunktbiegeversuche (Probenbeheizung durch
Infrarotlampen).

Das Elektropolieren der Ermiidungsproben erfolgte rotierend (Bild 3.4b) in Perchlorsdure-
Elektrolyten (70 Vol.% Ethanol, 10% Vol.% Diethylen Glycol Monobutyl Ether, 8 Vol.%
Perchlorsédure (70%), 12 Vol.% dest. Wasser bei 7<-30°C, U=10-12V und /=0,8-1,0A fiir Ti-
metal ®LCB [24] bzw. 58,8 Vol.% Methanol, 35,3 Vol.% Buthanol, 5,9 Vol.% Perchlorsiaure
(60%) bei 7=12°C fiir den Duplexstahl 1.4462).

Die mechanische Priifung zelluldrer Metalle erfordert aufgrund der grofBen Inhomogenitét der
Porositit einen sehr viel groBeren Priifquerschnitt. Hier wurden rechteckige Proben mit einem
Querschnitt von 50x50mm? in eine eigens konstruierte Einspannung eingeklebt. In dhnlicher
Weise wurde die Probendimension fiir Kompaktzugproben vergréfert, um in Anlehnung an
ASTM 399-90 (s. Kap. 3.2.1) giiltige Ergebnisse fiir die Bruchzédhigkeit Kjc zu erhalten [78].
Bild 3.5 zeigt die entsprechenden Versuchsaufbauten fiir einen offenporigen Metallschwamm

(PORMET, Bild 3.5a) und einen geschlossenporigen Metallschaum (HYDRO, Bild 3.5b).
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Bild 3.4: (a) Shallow-notched Probengeometrie (Dimensionen in mm) und (b) schematische

Darstellung der Elektropoliervorrichtung.

Bild 3.5: (a) Versuchsaufbau fiir Wechselverformungsversuche an einem offenporigen
Metallschwamm (PORMET) und (b) Versuchsaufbau zur Bestimmung der
Bruchzihigkeit Kj. an einem geschlossenporigen Metallschaum (Hydro HAL
175/4/1).

Rissausbreitungsmessungen wurden an gekerbten Biegeproben (SENB-Proben, single-edge
notched bend) mit einem konstanten Biegemoment bei Raumtemperatur und hohen Tempe-

raturen bis 750°C an Luft und im Vakuum durchgefiihrt. Bild 3.6a zeigt die Probengeometrie.
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Der Ausgangskerb wurde dabei mit einer CNC-Funkenerosionsmaschine eingebracht und
durch Vierpunktbiegewechselverformung mit abnehmenden Spannungsintensititsfaktor zur
Vermeidung von Druckeigenspannungen vor der Rissspitze verldngert. So erhdlt man einen
nahezu ideal spitzen Kerb. Alternativ konnen Rissspitzen mit sehr geringem Radius durch das
sog. Rasierklingenverfahren erzeugt werden, bei dem der Ausgangskerb durch eine hin- und
herbewegte Rasierklinge (alternativ: diinner Draht) unter geringem Druck und mit Hilfe von
Diamantpaste verlangert wird. Bild 3.6b zeigt einen solchen Starterkerb (Mo-Draht, 3pum-
Diamantpaste). Um eine moglichst ebene Rissfront sicherzustellen wurden die Proben fiir

Hochtemperaturbiegeversuche seitlich eingekerbt (side grove).

< 53.3mm 1
La,=4mm
W=10.2m
* 35.6mm VBnetzg Imm
a b

Bild 3.6: (a) Geometrie und Krafteinleitungspunkte einer Vierpunktbiegeprobe (SENB-
Probe) und (b) Mo-Draht-Starterkerb.

3.1.3 Lokale Dehnungsmessung — die ISDG Technik

Zur einachsigen Dehnungsmessung wéhrend eines Ermiidungsversuchs kann im einfachsten
Fall ein induktiver Tauchankerdehnungsaufnehmer, wie er in den meisten Priifmaschinen zur
Regelung des Kolbenwegs eingebaut ist, verwendet werden. Dies ist jedoch nur bedingt pré-
zise, da in das Dehnungssignal die Gesamtsteifigkeit des Priifsystems einfliet. Daher werden
in der Regel resistive oder kapazitive Dehnungsaufnehmer (clip gauge) direkt an der Probe
angebracht. Diese Vorgehensweise erlaubt jedoch lediglich die Bestimmung der Gesamtdeh-
nung iiber die Messldnge. Zur resistiven Messung lokaler Dehnungen, dazu auch in verschie-
dene Richtungen, haben sich in groem Umfang die mittlerweile kostengiinstigen aufklebba-
ren Dehnungsmessstreifen (DMS) bewihrt. Diese bestehen aus einem Metallgitter (z.B. Kon-

stantan), dessen Widerstandsanderung AR sehr sensibel auf geringe Lingenidnderungen A/ re-
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agiert (AR/R=k Al/ly k: Proportionalititsfaktor, vgl. Bild 3.7). Diese Gitter, die in sehr kleinen
Abmessungen (Grofenordnung 1mm?) erhéltlich sind, kénnen an verschiedene Stellen von
Proben oder Bauteilen aufgeklebt werden und liefern wertvolle Informationen zur Span-

nungsanalyse. So haben z.B. Yu et al. [79]
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e vl
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5
—
= Die groBBen Fortschritte der letzten Jahre in der
—n

h
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Dehnungsfeld einer verformten Probe bzw.
Bild 3.7:  Dehnungsmessstreifen (DMS). eines verformten Bauteils mit einer Auflosung
von <10um darstellen kénnen. Durch die Ver-
wendung zweier digitaler Kameras in unterschiedlichem Betrachtungswinkeln zur Probe ist
dies sogar dreidimensional moglich.
Ein weiteres Verfahren, mit deren Hilfe lokale Dehnungen mit einer Auflésung von <0,1pum
gemessen werden konnen, stellt die ISDG-Technik dar (interferometric strain/displacement
gauge), die fiir die nachfolgend geschilderten Untersuchungen zum RissschlieBverhalten von
Mikrorissen intensiv eingesetzt wurde. Das Verfahren, das fiir Metalle erstmals von Sharpe
und Grandt [80] und spéter in modifizierter Form in einer Reihe von Arbeiten [24,81-87] an-
gewendet wurde, beruht auf der Interferenz von an zwei Stellen der Probe reflektierten Laser-
lichts gemal Gl. 3.1:
dsin® =mA 3.1
Die Reflektion resultiert aus zwei in einem Abstand von d=50-100um eingebrachten Vickers-
Mikrohirteeindriicken (s. Bild 3.8b). Die Flanken dieser Eindriicke reflektieren den Laser-
stahl (hier SmW He-Ne-Laser, /=632nm) in einem Winkel von ®=44°, wo der Abstand der
Interferenzmaxima mit schrittmotorgesteuerten Photodioden bestimmt werden kann. Bild 3.8a
zeigt den Aufbau eines ISDG-Systems in einer servohydraulischen Priifmaschine. Eine Ver-
formung der Probe bewirkt eine Verdnderung des Abstandes d der Mikrohérteeindriicke um

Ad und damit auch eine Abstandverdnderung und eine Verschiebung der Interferenzmaxima.
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Photomultiplier

\

Bild 3.8: (a) Versuchsaufbau fiir ISDG-Messungen wihrend Wechselverformungsversuchen
und (b) Mikrohirteeindriicke ober- und unterhalb eines kurzen Ermiidungsrisses in
der B-Ti-Legierung LCB mit (c) den geometrischen Verhéltnissen fiir die ISDG-
Auswertung.

Folgt man der geometrischen Betrachtung in Bild 3.8c (nach Im [82]) ergibt sich mit Glei-
chung 3.1 fiir den Abstand Y der Interferenzstreifen (Am=1) in der Strecke Y  der Photodi-

oden:

¥ AD |
dcos®

Die theoretische Auflosung des Systems erhélt man, indem man die Strecke Y der Photodi-

(3.2)

oden nach dem Abstand d der Harteeindricke differenziert:

oY 0 ( mAD ) mAD AY'  Dtan®

od  od\dcos®) dcos®  Aad d - G
Fiir einen Abstand D=300mm der Photodioden von der Probe und einem Ausgangsabstand
der Harteeindriicke von d=100um liefert Gleichung 3.3 eine Verschiebung der Interferenz-
streifen in der Ebene der Photodioden von AY'=2700pum pro Ad=1pm Abstandsidnderung der
Harteeindriicke. Die Intensitdt des Interferenzmusters wird mit Schrittmotoren mit einer
Schrittweite von Sum abgefahren. Daraus resultiert eine theoretische Auflosung des Systems
von 1,85nm. Werte in dieser Groenordnung und darunter werden auch von Akiniwa et al.
(1nm) [85] und Sharpe und Grandt (0,5nm) [80] angegeben. Eine Fehlerabschédtzung von Im

fiir das hier verwendete System ergab eine Gesamtmessungenauigkeit von 8,7% [82].
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Das Abfahren der Interferenzstreifen bei verschiedenen Verformungszustinden einer Ermii-
dungsprobe erfordert neben einer sehr geringen Verformungsgeschwindigkeit (Absenken der
Frequenz auf /=0,01Hz) eine Mittelung der Resultate der oberen und unteren Photodiode, da
die Verschiebung der Interferenzstreifen ja nicht nur durch eine Abstandsédnderung der Hérte-
eindriicke voneinander, sondern auch durch eine Bewegung beider Eindriicke in Belastungs-
richtung verursacht wird. Eine Verbesserung der Messtechnik diirfte durch den Einsatz eines
hochauflosenden CCD-Chips anstelle der Photomultiplier und die direkte bildanalytische
Vermessung des Interferenzstreifenmusters moglich sein.

Problematisch bei der ISDG-Technik sind die Hérteeindriicke, die in unmittelbarer Nahe der
zu analysierenden Mikrorisse plastische Verformung induzieren (s. Bild 3.8b). Eine Beein-
flussung der Rissausbreitung kann nur dann weitgehend ausgeschlossen werden, wenn die
Rissfront bereits verhdltnisméBig weit fortgeschritten ist (>50um). Alternativ kénnen zur Re-
flektion des Laserstahls Goldmarkierungen aufgebracht werden, wie von Fax et al. [88] vor-

geschlagen.

3.2 Durchfiihrung und Auswertung von Rissausbreitungsmessungen, Me-
thoden der Rissdetektion

Analog zu den verschiedenen GroBenordnungen, in denen man Risse definieren kann - von
einigen getrennten Atomen bis hin zu zentimeterlangen Rissen in Maschinenteilen - unter-
scheiden sich auch Rissdetektionstechniken um viele Gré8enordnungen in der Auflésung. So
konnen mit Hilfe der Ultraschalltechnik Risse ab einer Lange in der GroBenordnung von etwa
10°m nachgewiesen werden; die hochauflésende Transmissionselektronenmikroskopie
(HRTEM) ist hingegen in der Lage, Defekte in der GroBenordnung atomarer Abstéinde
(10"°m) darzustellen. Es ist leicht vorstellbar, dass letztere Technik nicht zur Bauteilanalyse
eingesetzt werden kann, bedenkt man, dass das seit der Erfindung der Transmissionselektro-
nenmikroskopie weltweit betrachtete Gesamtvolumen nicht einmal einen Kubikmillimeter
betragt [89]. So kommen im technischen Alltag der zerstorungsfreien Werkstoffpriifung vor-
rangig Verfahren wie die Ultraschalltechnik, die Magnetpulverpriifung, die Rontgendurch-
strahlung und die Farbeindringpriifung zur Anwendung.

Demgegeniiber stehen die im Folgenden beschriebenen, hoher auflésenden Verfahren, wie sie
in der Werkstoffforschung und Entwicklung zur Charakterisierung der Rissausbreitung tibli-

cherweise eingesetzt werden.
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3.2.1 Potenzialsonde und Rissmessfolie — Bruchmechanische Experimente

Die naheliegendste und préziseste Methode, die Rissausbreitung wahrend mechanischer Ver-
formung zu erfassen, bietet die direkte oder indirekte Verfolgung der Rissspitze mit einem
beweglichen Lichtmikroskop (travelling microscope), innerhalb eines Rasterelektronenmikro-
skops oder unter Anwendung der Replika-Technik. Dies ist jedoch mit einem hohen Aufwand
verbunden, insbesondere, wenn man die Messdatenerfassung automatisieren mochte oder es
sich um Hochtemperaturversuche in definierten Atmosphéren handelt.

Rissausbreitung ist mit einer Erhohung der elastischen Nachgiebigkeit eines Bauteils oder ei-
ner Probe verbunden. Insbesondere bei gekerbten bruchmechanischen Proben, wie den Kom-
paktzugproben oder den Biegeproben, kann dieser Effekt zur Messung der Risslédnge genutzt
werden, indem man z.B. einen Aufsteckdehnungsaufnehmer zwischen den Flanken des Aus-
gangskerbs befestigt (vgl. ASTM E399-90). Auch bei Ermiidungsversuchen an zylindrischen
Proben kann die Schidigungsentwicklung durch Verfolgung der Tangenten nach den Lastum-
kehrpunkten (auch Mehrfachentlastung) der Spannungs-Dehnungs-Hysteresen als Nachgie-
bigkeitsdnderung bestimmt werden [90].

Ein besonders effektives und bei sorgfaltiger Anwendung recht prizises Verfahren (Auflo-
sung: ~lpm) zur Messung der Rissausbreitung wihrend mechanischer Verformung ist das
Potenzialsondenverfahren. Zu diesem Zweck wird an die Probe ein konstanter langzeitstabiler
Gleich- oder Wechselstrom von typischerweise 20-50A angelegt. Die durch Rissausbreitung
hervorgerufene Anderung des elektrischen Widerstands der Probe kann durch einen Potenzi-
alabfall mit Hilfe zweier an der Probe befestigter Drihte verfolgt werden. Bild 3.9 zeigt sche-
matisch die Versuchsanordnung fiir das Gleichstrom-Potenzialsondenverfahren (DCPD). Da
der Zusammenhang zwischen Risslédnge und Potentialabfall nichtlinear ist und von einer Rei-
he von Faktoren, wie der Position der Messdrédhte, der Probendicke, dem Riss-Aspektver-
hiltnis oder der Temperatur (u.a. Uberlagerung von Thermospannungen) abhingt [91], ist ei-
ne sorgfiltige Kalibrierung des Systems erforderlich. Zu diesem Zweck kann die Korrelation
der tatsdchlichen Rissldnge mit dem Potenzialabfall durch sprodes Aufbrechen oder mit Hilfe
von Markierungen in der Bruchfldche (beach marks), erzeugt z.B. durch Ermiidungsschwing-
spiele mit geringer Beanspruchungsamplitude, erfolgen. Eine hohere Auflosung, insbesondere
hinsichtlich des Rissprofils, erlaubt das Wechselstrom-Potenzialsondenverfahren (ACPD)
[92,93], dessen Anwendung jedoch mit erheblich hoherem experimentellen Aufwand verbun-

den ist.



Experimentelle Methoden und Werkstoffe 49

Ermiidungsprobe

Referenz-Potenzial

#(;.B. 30mm)

v 4 D Nanovoltmeter zur Messung
?2 des Potenzialabfalls
Y

(z.B. Imm)

hochstabile Stromquelle

diinne Pt-Drihte (z.B. d=0,05mm)

Bild 3.9: Experimentelle Realisierung des Gleichstrom-Potenzialsondenverfahrens (DCPD).

Kommerziell erhiltliche, aufklebbare Rissmessfolien, bestehend aus einem Gitter feiner
Drihte, die bei Rissfortschritt durchreilen und damit das elektrische Gesamtsignal verdndern,
bieten eine einfach zu handhabende Alternative zur Messung der Rissausbreitung in gekerb-
ten Proben unter der Voraussetzung einer ebenen Rissfront.

Da Rissausbreitung auch mit der Entstehung von Schallwellen verbunden ist, kann das Schi-
digungsverhalten durch Schallsensoren mit Hilfe der sogenannten Schallemissionsanalyse
charakterisiert werden [94]. Diese Vorgehensweise eignet sich jedoch vorwiegend fiir spe-
zielle wissenschaftliche Fragestellungen, da sowohl die Kalibrierung als auch das Herausfil-
tern des tatsdchlichen Messsignals aus Storsignalen sehr schwierig sind.

Wie bereits in Kapitel 1 angeklungen, setzt Rissausbreitung infolge einer mechanischen Be-
anspruchung ein, wenn die Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors AK einen Schwel-
lenwert AKy, iiberschreitet. Daran schlie3t sich die sogenannte stabile Langrissausbreitung an,
die der exponentiellen Paris-Erdogan-Beziehung zwischen Rissausbreitungsrate da/dN und
AK (GL. 2.5) folgt. SchlieBlich erfolgt nach Erreichen der Bruchzéhigkeit K. instabile Rissaus-
breitung, das Bauteil oder die Probe bricht. Zur Ermittlung der entsprechenden Werkstoft-
kennwerte fiir AKy,, K., sowie den Konstanten C und m in Gleichung 2.5 werden bruchmecha-
nische Experimente durchgefiihrt. Die Ermiidungsrissausbreitung wird haufig mit Hilfe soge-
nannter load-shedding-Methoden analysiert [92]. Zu diesem Zweck wird eine gekerbte und
mit einem definierten Ermiidungsanriss versehene Probe (vgl. Richtlinien in ASTM E399-90)
solange wechselnd mit einer graduell abfallenden Schwingbreite des Spannungsintensitéts-
faktors AK beansprucht, bis eine bestimmte sehr kleine Rissausbreitungsrate (iiblich
da/dN=10"mm/Lastspiel bis da/dN=10"mm/Lastspiel) unterschritten wird. Der dabei erhal-
tene Wert fiir AK wird dann dem Schwellenwert AKy, gleich gesetzt. Die Rate des graduellen
(kontinuierlich oder schrittweise) Absenken von AK darf nicht zu schnell erfolgen, da sonst

durch Plastizitdt vor der Rissspitze erzeugte Eigenspannungen die weitere Rissausbreitung
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verzdgern oder gar zum Erliegen bringen wiirden (vgl. rissverzdgernde Wirkung von Uber-
lasten, Kap. 6.3). Bewéhrt hat sich die Lastabsenkung nach folgendem Zusammenhang (Sa-
xena et al. in [95]):
_ 1 d(aK)
" AK da

worin die Konstante C (iiblich Werte zwischen C=—0,02mm™" und C=0,1mm™ [92]) wéhrend

(3.4)

des Versuchs konstant gehalten wird. Dies ist leicht mdglich, wenn der Versuch computerge-
steuert durchgefiihrt werden kann und die aktuelle Rissldnge kontinuierlich gemessen wird. In
Bild 10 ist die Vorgehensweise fiir Rissausbreitungsmessungen, unter Einbeziehung von Riss-
schlieBeffekten mit Hilfe eines auf der Probenunterseite applizierten Dehnungsmessstreifens,
skizziert. Um die Konstanten C und m der Paris-Erdogan-Gleichung (Gl. 1.5) zu bestimmen,

wird AK nach Ermittlung von AKy, graduell wieder erhoht.
AK [MPam™]

SENB-Probe i
151

0H

typische "load-shedding"-Kurve

=-0,16mm"
Dehnungsmessung (DMS) an der! '

Probenriickseite zur Erfassung
von RissschlieBeffekten

A\

15 20
Rissldnge a [mm]

Bild 3.10:  (a) Resonanzpriifmaschine (Rumul Cracktronic) fiir Rissausbreitungsmessungen an
SENB-Biegeproben und (b) Vorgehensweise bei der Load-Shedding-Methode
(Erléuterung im Text).

Ein insbesondere vor dem Hintergrund der bruchmechanischen Bauteilauslegung wichtiger
Wert ist die Bruchzéhigkeit K, (ASTM E399-90) oder allgemeiner die Risswiderstandskurve
(R-Kurve, s. [49]), die den Widerstand einer Probe oder eines Bauteils gegen instabile Riss-
ausbreitung charakterisiert. Zur Beschreibung elastisch-plastisch instabiler Rissausbreitung
hat sich die Ermittlung eines kritischen Wertes des J-Integrals J, bewdhrt (ASTM E813-89).

Exemplarisch soll an dieser Stelle kurz die in ASTM 399-90 detailliert vorgeschriebene Vor-
gehensweise flr die Ermittlung der Bruchzdhigkeit Kj. (mode I-Beanspruchung, vgl.
Bild 3.5b) skizziert werden. Dabei wird zundchst der mechanisch oder durch Funkenerosion
(EDM) gefertigte Kerb durch Wechselverformung zu einem scharfen Anriss verldngert. Dabei

darf der maximale Spannungsintensitdtsfaktor Km.x bei Abschluss der Wechselverformung
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nicht grofer als 0,6K. sein. Ebenso gibt es ein GroBenkriterium, das ebenfalls bereits das Er-
gebnis der Priifung beinhaltet: Die Dicke B, die Breite W und die Gesamtrisslinge a (s. Bild
3.11a) miissen folgendem Kriterium gentigen:

<0,55 (3.5)

2
B,azz,s(&J 045<9],

Oy

Es ist also ratsam, bereits vor dem Versuch einen Néaherungswert fiir die Bruchzéhigkeit Kj.
zu kennen. Nach der Erzeugung des Ermiidungsanrisses wird die Probe bis zum Bruch unter
Aufzeichnung der Kraft {iber der Verschiebung der Kerbflanken belastet. Die kritische Bean-
spruchung Pg wird in Abhéngigkeit vom Rissausbreitungsverhalten nach drei Varianten, die
in Bild 3.11b schematisch dargestellt sind, bestimmt.

Variante 1: P ist der Schnittpunkt einer Sekanten (Ps) mit 95% der urspriinglichen Steigung
der Kraft-Verschiebungskurve. Variante 2: Eine kurze Phase instabiler Rissausbreitung (pop-
in) fiihrt zu einem Abfall der Kraft, bevor die Abweichung von 5% von einem linearen Kraft-
Verschiebungsverlauf (Schnittpunkt mit der 95%-Sekanten) erreicht ist. Pq ist dann die ma-
ximale Kraft vor dem pop-in-Ereignis. Variante 3: Die Probe bricht vor Erreichen der 5%-
Abweichung. In diesem Fall ist Pg die maximal erreichte Kraft Ppax.

Aus Pq errechnet sich schlieBlich die Bruchzihigkeit Kj., die jedoch nur dann einen giiltigen

Wert darstellt, wenn die Kriterien in Gl. 3.5 erfiillt sind und Ppmax< 1,1-Pq gilt:

P, a
B S (W) . (3.6)

Die Geometriefunktionen f{a/W) erhidlt man aus Tabellen, die fiir gdngige Geometrien in der

KIC =

ASTM 399-90 - fiir viele weitere in [57] - nachgeschlagen werden konnen.

Die strengen Geometrieeinschrankungen der ASTM 399-90 erlauben nur fiir verhaltnisméaBig
sprode Werkstoffe oder sehr grofle Probenabmessungen die Ermittlung giiltiger Werte fiir die
Bruchzihigkeit Kj.; zur Charakterisierung der Rissausbreitung in duktilen metallischen Werk-

stoffen ist diese Vorgehensweise nur eingeschrankt sinnvoll.
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Kraft ¥ ]
A Variante 1 Variante 2 Variante 3
Pmax P“ i .
P5:PQ me:PQ
L // 5% Sekante /7 5% Sekante /" 5% Sekante

Verschiebung (Rissufer6ffnung) CMOD

a b

Bild 3.11: (a) Probengeometrie fiir Kompaktzugproben (CT-Proben) und (b) Varianten der
Last-Verschiebungskurven bei Versuchen zur Ermittlung der Bruchzéhigkeit K.

Deutliche Plastizitit bei der Rissausbreitung kann durch Anwendung des elastisch-plastichen
J-Integrals beriicksichtigt werden. Die Bestimmung des kritischen Wertes Ji. fiir instabile
Rissausbreitung ist in ASTM E813 dokumentiert. Dabei wird die Risslédnge {iber die mit Riss-
ausbreitung zunechmende Nachgiebigkeit einer gekerbten Probe, die anhand von Mehrfach-
entlastungen gemessen wird, bestimmt. Das J-Integral errechnet sich aus jedem Entlastungs-
punkt der Last-Verschiebungs-Kurve wie folgt:
KZ(I—VZ)Jr nw,
Bb,

J = Jel + Jpl = (37)

worin W, die plastische Arbeit, also die Fldche unter der Last-Verschiebungskurve, darstellt;
n ist eine dimensionslose Konstante (SENB-Biegeprobe: 77=2) und b, ist die Ausgangsliga-

mentlidnge (ungerissene Restldnge).

3.2.2 in-situ-Beobachtung der Rissldnge

Alternativ oder ergénzend zu bruchmechanischen Experimenten kann die Rissausbreitung in-
folge mechanischer Materialbeanspruchung auch direkt mit Hilfe mikroskopischer Verfahren
oder der Replika-Technik verfolgt werden.

Sowohl fiir die Untersuchungen zur Ausbreitung mikrostrukturell kurzer Risse bei Ermii-
dungsbeanspruchung als auch zur Verfolgung des interkristallinen Risswachstums bei hohen
Temperaturen in den Kapiteln 5 und 6 wurde ein an die jeweilige Priifmaschine adaptiertes
Lichtmikroskop eingesetzt. Zum Auffinden der Mikrorisse kann das Lichtmikroskop iiber ei-
ne in drei Achsen mit Hilfe von Schrittmotoren verschiebbare Traversierung verfahren wer-
den (s. Bild 3.12). Um die Auswertung wéhrend eines laufenden Wechselverformungsver-
suchs zu erleichtern, wird eine Digitalkamera eingesetzt, die bei Maximallast sich ausbreiten-

de Mikrorisse aufnimmt und sie an eine digitale Bildanalysesoftware iibergibt (z.B. Risser-
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kennungssoftware der Fa. LaVisison). Dieses Vorgehen ermdglicht eine automatische und
quantitative Erfassung der Rissldnge a in Abhdngigkeit von der Zyklenzahl N und kann auch
fiir Hochtemperaturversuche eingesetzt werden, wenn man anstelle eines Widerstandsofens
eine induktive oder Infrarotlampen-Beheizung einsetzt (z.B. zur Auswertung von thermome-
chanischen Ermiidungsversuchen in [96]).

Einige der in Kapitel 6 dargestellten Ergebnisse
zur Mikrorissausbreitung wurden auch mit
Hilfe der Replika-Technik gewonnen. Zu
diesem Zweck wird bei  maximaler
Zugbeanspruchung (geodftnete
Oberfliachenrisse) eine mittels Aceton angeloste
Kunststofffolie (z.B. Polyacetat) auf einen
Bereich der Ermiidungsprobe, der Mikrorisse
enthdlt, aufgebracht [24,83,90]. Die Ka-
pillarwirkung der gedffneten Risse zieht die
angeldste Folie in den Riss hinein, so dass diese
nach vorsichtigem Abldsen das Relief des

Risses enthilt. Durch licht- oder

rasterelektronenmikroskopische Untersuchung

der Folie konnen somit Mikrorisse ausgewertet

Bild 3.12:  Lichtmikroskop zur "in-situ"-

Beot:achtung der Ausbreitung von werden, ohne  dass ein  aufwendiger
Ermiidungsrissen.

Probenausbau erforderlich ist. Eine von Bowles
und Schijve [97] entwickelte sehr aufwendige Modifikation der Replika-Technik erlaubt es
sogar, die dreidimensionale Struktur eines Ermiidungsrisses darzustellen. Zu diesem Zweck
wird Kunststoff in den Riss vakuuminfiltriert, ausgehértet und durch Atzen von dem umge-
benden Metall getrennt (wodurch natiirlich eine Verfolgung der Rissausbreitung ausgeschlos-
sen ist). Der ausgehdrtete Kunststoff ist dann ein Negativ des tatsdchlichen Risses und gibt
Aufschluss iiber die mikrostrukturellen Risswachstumsmechanismen.

In einigen jlingeren Arbeiten [98] wurde das Ausbreitungsverhalten von Ermiidungsrissen
dreidimensional mit Hilfe der Computer-Mikrotomographie unter Anwendung hochenergeti-
scher Synchrotron-Strahlung untersucht. Wechselwirkungen der Rissausbreitung mit der Mik-
rostruktur einer Al-Legierung konnten dabei durch selektive Benetzung der Korngrenzen mit
Ga sichtbar gemacht werden [98]. Eine quantitative dreidimensionale Mikrostrukturcharakte-

risierung kann mit Hilfe der 3D-Synchrotron-Beugungstechnik zur Kristallorientierungsana-
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lyse erfolgen [99], deren Arbeitsweise der in Kapitel 3.3.2 beschriebenen EBSD-Technik &h-
nelt.

Ebenfalls verhéltnisméBig aufwendig, dafiir aber vor dem Hintergrund der mikrostrukturellen
Aspekte der Rissausbreitung sehr aufschlussreich sind Wechselverformungsversuche in E-
lektronenmikroskopen. In Verbindung mit Analysetechnologien wie der in Kapitel 3.3.2 be-
schriebenen EBSD-Technik zur lokalen Kristallorientierungsbestimmung oder stereographi-
scher Bildanalysemethoden ermdglicht die in-situ-Priifung im REM eine verhéltnisméBig ein-
fache Korrelation der lokalen Mikrostruktur mit Rissausbreitungsmechanismen [100-104].
Der in der Regel sehr begrenzte Bauraum und das erforderliche Vakuum machen die Kon-
struktion von geeigneten Priifmaschinen, die Probenfertigung und -ausrichtung sehr aufwen-
dig. Etabliert fiir die Rasterelektronenmikroskopie (REM) sind elektromechanische Miniatur-
priifmaschinen, die jedoch nur bei sehr geringen Frequenzen von ca. 0,1Hz betrieben werden
konnen. Fir HCF-Ermiidungsversuche wurde jlingst eine durch einen Piezo-Aktuator ange-
triebene Miniaturpriifmaschine entwickelt [105], die einen Betrieb bei deutlich hoheren Fre-

quenzen erlauben wird (s. Bild 3.13).

Piezo-Aktuator

Bild 3.13:  Durch einen Piezo-Aktuator angetriebene Miniaturpriifmaschine fiir
Wechselverformungsversuche im Rasterelektronenmikroskop [105].

Eine in-situ-Analyse der Versetzungsbewegung als Ursache flir Materialermiidung und Riss-
initiierung ist auf die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) beschrinkt. Da die Pro-
bendicke zur Elektronentransparenz nur maximal 150nm betragen darf, nimmt der technische
Aufwand nochmals erheblich zu und wurde bislang nur fiir einige wenige Arbeiten betrieben

(z.B. in [106]).
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3.3  Mikrostrukturelle Untersuchungsmethoden und quantitative Charakte-
risierung von Korngrenzen

Sieht man von den vorangehend erwihnten in-situ-Technologien ab, so sind zum Verstindnis
der Mechanismen, die zum Materialversagen infolge mechanischer Beanspruchung fiihren,
mikrostrukturelle Untersuchungsmethoden neben mechanischen Versuchen das zweite expe-
rimentelle Standbein.

Neben standardmetallographischen Methoden, wie der Lichtmikroskopie oder der Mikrohér-
tepriifung, kommt hierbei der analytischen Rasterelektronenmikroskopie eine besondere Be-
deutung zu, da einerseits Probenoberflachen und Bruchfldchen ohne aufwéndige Priparation
untersucht werden konnen und andererseits durch die rasante Entwicklung der Riickstreu-
elektronenbeugung (EBSD, electron back-scattered diffraction) Strukturinformationen wie die
kristallografische Orientierung einzelner Korner und Subkdrner im Gegensatz zur Trans-
missionselektronenmikroskopie tiber grole Bereiche an massiven Proben gewonnen werden
konnen. Da viele der in den folgenden Kapiteln dokumentierten Ergebnisse mit letztgenannter

Technik gewonnen wurden, soll sie an dieser Stelle auch etwas detaillierter erldutert werden.

3.3.1 Analytische Rasterelektronenmikroskopie — Abbildungsméglichkeiten und
Riickstreuelektronenbeugung

Insbesondere die Untersuchung von Bruchfldchen bei hoherer Vergroflerung (ab etwa 20fach)
ist ausschlieBlich mit Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie dank der hier realisierbaren Tie-
fenschirfe bei Auflosungen bis hinab zu etwa 5Snm moglich (eingesetzt wurden Mikroskope
mit Feldemissions- (Jeol6300FEG), Wolfram- (Jeol6400) oder Lanthanhexaborid-Kathode
(Philips XL30 LaBg)). Neben der Identifizierung von Schwingstreifen, interkristallin gerisse-
nen Korngrenzen, Spaltebenen, Ausscheidungen und Poren konnen Bruchflichen mittels
zweier Aufnahmen unter verschiedenen Kippwinkeln (Aa=3...8°) stereographisch ausgewer-
tet werden, um sie spdter dreidimensional quantitativ zu analysieren. Dieses Verfahren wurde
z.B. zur nachtrdglichen Analyse des Risswachstums durch 3D-Rekonstruktion der gegentiber-
liegenden Rissufer eingesetzt (s. Bichler und Pippan in [107]).

Bei der Charakterisierung von Oberflichenrissen eignet sich besonders der Einsatz eines
Riickstreuelektronendetektors. Die Riickstreuelektronen liefern auf Grund der unterschiedlich
starken elastischen Ablenkung des Primirelektronenstrahls an leichten und schweren Atom-
kernen einen deutlichen Elementkontrast und erlauben so die Lokalisierung von schiadigungs-

auslosenden Ausscheidungen, die ihrerseits mit der energiedispersiven Rontgenspektroskopie
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(EDS-Detektor) chemisch analysiert werden konnen. Dariiber hinaus hdngt die Riickstreu-
elektronenintensitit auch vom Auftreffwinkel des Primédrelektronenstrahls auf die Netzebenen
des jeweiligen Probensegments ab. Liegen niedrig indizierte Ebenen parallel zum Primér-
elektronenstrahl, nimmt die elastische Streuung ab. Die unterschiedliche "Kanalwirkung" der
niedrig indizierten Netzebenen bewirkt somit den sogenannten Channeling-Kontrast, der in
der REM-Abbildung Korner unterschiedlicher Orientierung in unterschiedlichen Helligkeits-
stufen erscheinen lédsst (s. Bild 3.14a). Diese Technik ist jedoch nicht nur auf Kérner und
Subkoérner beschrénkt, fiir reines Kupfer und Nickel konnten auch Versetzungsstrukturen im
Rasterelektronenmikroskop nachgewiesen werden (Bild 3.14b). Die Channeling-Technik
kann auch zur Orientierungsauswertung eingesetzt werden. Kippt man den in die Netzebenen
eines Korns einfallenden Elektronenstrahl (rocking beam) so entstehen Intensitdtsmaxima und
-minima, deren geometrische Lage zueinander zur Auswertung der kristallographischen Ori-

entierung herangezogen werden kann (s. in [108]).

S
}:ﬁ A
a b

Bild 3.14:  Channeling-Kontrast zur Darstellung (a) der polykristallinen Mikrostruktur in
Waspalloys und (b) charakteristischer Versetzungsanordnungen (persistente
Gleitbander) in verformtem einkristallinem Nickel (Bild 3.14b nach [109]).

3.3.2 Die EBSD-Technik

Eleganter und einfacher ist das Verfahren der Riickstreuelektronenbeugung (EBSD), das in
den vergangenen zehn Jahren eine rasante technische Entwicklung und damit einhergehend
eine weite Verbreitung als Gerdteszusatz zur Rasterelektronenmikroskopie erfahren hat. In
Analogie zur konvergenten Elektronenbeugung bei der Transmissionselektronenmikroskopie
wird hierbei die Beugung der Riickstreuelektronen an den Netzebenen der Probe genutzt.
Durch vorwiegend elastische Streuung treffen die einfallenden Primirelektronen von allen
Richtungen auf die Netzebenen des Wechselwirkungsbereiches mit dem Elektronenstrahl auf.

Ist der Einfallwinkel gleich dem sog. Bragg-Winkel ®, so dass der Gangunterschied der E-
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lektronenwellen benachbarter Netzebenen mit dem Netzebenenabstand d genau einem ganz-
zahligem (n) Vielfachen der Elektronenwellenldnge A entspricht, kommt es zur Interferenz;
die Intensitét des abgebeugten Elektronenstrahls wird in diese Richtung verstirkt. Dieser Zu-
sammenhang, der durch die Braggsche Gleichung

2dsin® =nAi, (3.8)
beschrieben wird und in Bild 3.15a schematisch dargestellt ist, trifft natiirlich fiir alle Elektro-
nenwellen, die sowohl von oberhalb als auch von unterhalb auf die Netzebenenschar auftref-
fen, zu. Dies hat die Entstehung zweier Interferenzkegel (Kossel-Kegel) zur Folge, dessen
Offnungswinkel o=180°-® wegen der geringen Wellenlinge des Elektronenstrahls
(A[A]=(150/U)"°, U: Beschleunigungsspannung in Volt [89]) sehr grof ist. Positioniert man
einen Phosphorschirm in die Interferenzkegel, so werden darauf Kegelschnitte als quasi-pa-
rallele Linien abgebildet. Da dies fiir alle denkbaren Netzebenen der Fall ist, entsteht ein sog.
Kikuchi-Linienmuster, dessen Linienpaare (Kikuchi-Band) parallel zu den Netzebenen des
realen Kristallgitters verlaufen (Bild 3.15b). Demzufolge entsprechen die Schnittpunkte der
Kikuchi-Linien den Zonenachsen des realen Kristallgitters. Der Abstand der parallelen Linien
vergrofert sich mit zunehmender Indizierung (niedrigindizierte Netzebenen liefern eng bei-
einander liegende Kikuchi-Linien bzw. ein schmales Kikuchi-Band). Eine Zusammenstellung
von mittels EBSD-Technik erhaltenen Kikuchi-Linienmuster fiir verschiedene Materialien
findet sich in [110].
Zur technischen Realisierung (Bild 3.15c¢) ist es erforderlich, die Probe um ca. 70° zum ein-
fallenden Primérelektronenstrahl zu kippen (streifender Einfall), da so ein zu tiefes Eindrin-
gen der Elektronen in die Probe und damit starke Absorption der nach der Bragg-Bedingung
gebeugten Elektronen vermieden wird. Ein verschiebbarer Phosphorschirm wird dicht (recht-
winklig oder leicht nach unten geneigt) an die Probe herangefahren (Abstand ca. 30mm), so
dass ein moglichst groBer Raumwinkel des Kickuchi-Linienmusters zur Auswertung erfasst
werden kann. Der Phosphorschirm ist fest mit einer sehr lichtempfindlichen CCD- oder SIT-
Videokamera verbunden, die, durch ein Fenster von der Vakuumkammer getrennt, das Kiku-
chi-Linienmuster aufnimmt und an eine Bildmanipulationseinheit (die einen vorher aufge-
nommenen Untergrund von der eigentlichen Linieninformation subtrahiert) und schlieBlich

zur Auswertung an einen PC weitergibt.
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Elektronenstrahl abgebeugte Intensitit

Bild 3.15:  (a) Braggsche Beugung am Kristallgitter und (b) technische Realisierung der EBSD-
Technik im Rasterelektronenmikroskop (Philips XL30 LaBg).

Die geringe Informationstiefe der EBSD-Technik (ca. 100nm) ist auch der Grund fiir die er-
forderliche sehr sorgfiltige Probenpriparation; selbst mechanisches Polieren mit 0,05um-
AlLOs- oder SiO,-Suspension reicht nicht aus, wenn durch das Vorschleifen und -polieren ei-
ne tiefe plastisch zerriittete Zone entstanden ist, aus der keine scharfen Kikuchi-Linien er-
zeugt werden konnen (s. hierzu [111]). Wenn durchfiihrbar, ist die einfachste Priparations-
moglichkeit das Elektropolieren, das auch bei den Rissausbreitungsuntersuchungen dieser Ar-
beit verwendet wurde (s. Kapitel 3.1.2.). Alternativ ist mechanisches Polieren moglich, wenn
man die plastische Zone des jeweils vorangehenden Schleif- und Polierschrittes sorgfiltig
entfernt und die Prozedur mit 0,05um-SiC- oder Al,Os-Suspension (z.B. Buehler Masterprep)
auf einem Vibrationspolierautomaten fiir ca. drei Stunden abschlief3t.

Es sei hier angemerkt, dass der iiblicherweise grole Raumwinkel der EBSD-Technik die
Auswertemoglichkeiten der Kikuchi-Linien auf kristallographische Orientierungen be-
schriankt. Durch Erhohung des Abstands Phosphorschirm-Probe war Wilkinson [112] jedoch
in der Lage, elastische Dehnungen in SiGe-Schichten mit einer Auflosung von 0,02% zu mes-
sen.

Die Braggsche Beugung eines Teils der durch den Elektronenstrahl erzeugten charakteristi-
schen Rontgenstrahlung fiihrt zur Entstehung sog. Kossel-Linien, deren Auswertung eine ho-

here Genauigkeit hinsichtlich der Netzebenenabstinde erlaubt. Im Gegensatz zur Rontgen-
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diffraktometrie ist die Kossel-Technik demnach geeignet fiir hoch aufgeloste Eigenspan-

nungsmessungen oder Strukturanalysen [113].

3.3.3 Auswertung von EBSD-Kikuchi-Linienmustern — Orientation Imaging Microscopy™
Mit Hilfe der EBSD-Kikuchi-Béander lésst sich die geometrische Ausrichtung des Kristallgit-
ters des mit dem Elektronenstrahl wechselwirkenden Probenbereichs bestimmen. Zu diesem
Zweck ist zundchst eine Kalibrierung des Systems erforderlich. Dies kann z.B. mit Hilfe eines
Si-Einkristalls, bei dem eine der [001]-Zonenachsen senkrecht zur Oberfliache steht und eine
(001)-Fliache parallel zur Verbindungslinie Probe/Phosphorschirm ausgerichtet wird, oder mit
Hilfe bekannter Orientierungen der Probe selbst erfolgen.

Mit den EBSD-Systemen der ersten und zweiten Generation wurden drei der Kikuchibdnder
hinsichtlich ihrer Winkellage zueinander ausgewertet und mit Hilfe tabellierter Datensitze
(look-up tables) derjenigen Kristallorientierung zugeordnet, deren berechnete Winkelbezie-
hung der gemessenen am néachsten kommen.

Das starke Interesse an dieser komfortablen Technik, mit der erstmals fiir groBere Bereiche
lokale kristallographische Orientierungen bestimmt werden konnten, hat in den letzten Jahren
zu einer rasanten Weiterentwicklung gefiihrt, so dass nunmehr der Elektronenstrahl rechner-
gesteuert Punkt fiir Punkt iiber einen vorher festgelegten Probenbereich gefiihrt wird und Un-
tergrundabzug sowie Auswertung der jeweiligen Kikuchi-Linienmuster automatisch erfolgt
(z.B. OIM™ der Fa. EDAX-TSL, orientation imaging microscopy). Mit Hilfe der Hough-
Transformation [114] werden die Kikuchibénder in zweidimensionale Koordinaten iiberfiihrt,
die mit Hilfe der Datentabellen die jeweilige Orientierung liefert. Das Ergebnis sind Kristall
orientierungsmappings, die auf Zehntausenden von Einzelmessungen beruhen. Moderne Sys-
teme sind in der Lage bis zu 60 Einzelmessungen pro Sekunde durchzufiihren und auszuwer-
ten.

Die EBSD-Technik und die zugehdrigen Auswerteverfahren sind in zahlreichen Ubersichtsar-

tikeln (u.a [115-117]) und Biichern (u.a. [118,119]) ausfiihrlich dokumentiert.

3.3.4 Orientierungsmessung mit Hilfe der Transmissionselektronenmikroskopie und der
Rontgenbeugung

Die Bestimmung der kristallographischen Orientierung ist in &hnlicher Weise wie oben be-

schrieben auch mit der Transmissionselektronenmikroskopie mdglich. Kikuchi-Linien in der

Abbildungsebene werden dabei durch einen konvergenten Elektronenstrahl (CBED, conver-

gent beam electron diffraction, [89,120]) erzeugt. Demgegeniiber fiihrt die Beugung des senk-
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recht auf die Probe einfallenden, parallelen Elektronenstrahls von den quasi parallel liegenden
Netzebenen nach der Bragg-Beziehung (Gl. 3.8) zu einem Punktemuster (Feinbereichsbeu-
gung, SAD, selected area diffraction). Dieses Muster, das dem reziproken Gitter des durch-
strahlten Kristallgitterbereichs entspricht, kann iiber die Abstinde und Winkelbeziechungen

bezogen auf den [000]-Reflex des Priméarelektronenstrahls ( g -Vektoren) zur Bestimmung der

lokalen kristallographischen Orientierung und zur Phasenanalyse genutzt werden. Die ent-
sprechende Vorgehensweise ist z.B. in [89] ausfiihrlich beschrieben. Die Nachteile der
Transmissionselektronenmikroskopie liegen in der vergleichsweise sehr aufwendigen Proben-
priparation und in dem kleinen analysierbaren Probenbereich, demzufolge meist nur einige
wenige Korner ausgewertet werden konnen.

Das élteste Verfahren zur Ermittlung kristallographischer Informationen ist die Beugung von
Rontgenstrahlen. Das physikalische Prinzip ist wiederum durch die Bragg-Beziehung (Gl.
3.8) beschrieben und unterscheidet sich von den elektronenmikroskopischen Techniken im
Wesentlichen in der grofBeren Wellenldnge der Rontgenstrahlen. Da der Rontgenstrahl nicht
so fein wie ein Elektronenstrahl fokussiert werden kann und auch die Korrelation des Brenn-
punkts mit der Werkstoffmikrostruktur schwierig ist, wird diese Technik heutzutage vorwie-
gend zur Orientierungsmessung an Einkristallen mit Hilfe einer Laue-Kamera verwendet, die
auch hier zur Herstellung von Bikristallen eingesetzt wurde (s. Kapitel 3.5.4). Bild 3.16 zeigt
schematisch den Aufbau einer Riickstreu-Laue-Kamera und eine Laue-Aufnahme eines Ein-
kristalls, dessen [001]-Koordinatensystem senkrecht zur Rontgenquelle steht und um 20° zur
Bildebene gedreht ist. Die Auswertung der Punktdiagramme erfolgt mit einem Greninger-

Diagramm und einem Wulfschen Netz (s. [121]).

Photoplatte

Réntgenquelle zuriickgestreute, gebeugte /

Rontgenreflexe/Zonen

a b

Bild 3.16:  (a) Schematische Darstellung einer Laue Kamera und (b) Laue-Aufnahme eines
IN718-Einkristalls.



Experimentelle Methoden und Werkstoffe 61

3.3.5 Mathematische Beschreibung der Geometrie von Korngrenzen

Mit Hilfe der o.g. Methoden kann die kristallographische Orientierung eines mit dem Elektro-
nen- oder Rontgenstrahl wechselwirkenden Kristallits beschrieben werden. In der Regel wird
dabei die dreidimensionale Verkippung des Kristallkoordinatensystems (bei kubischen Werk-

stoffen die [001]-Achsen, X, X,, X;) in Bezug auf das Probenkoordinatensystem (in der Regel
bestimmt durch den Normalenvektor 7 (z-Richtung) der Probenoberfliche und zwei geeignet

gewdhlte Richtungen auf der Probenoberfliche, z.B. durch die Richtung der aufgebrachten

Spannung oder die Walzrichtung 7,, (x-Richtung) und die dazu senkrechte Richtung ., (-
Richtung) bei mechanisch beanspruchten Proben) bestimmt. Die Orientierungsmatrix M

(auch als Rotationsmatrix bezeichnet) gibt die Beziehung zwischen den beiden Koordinaten-

systemen als Richtungskosinus an:

x y z
[100]| coser, cosp, cosy, a, a, a;

M =[010]| cosa, cosf, cosy,|=|a, ayn ay| (3.9)
[001]| cosar; cosfB; cosy, a,, a,, Qs

Die Einheitsvektoren des Kristall- (€, ) und des Probenkoordinatensystems ( e, ) konnen also
wie folgt ineinander tiberfiihrt werden (s. Bild 3.17a):
e.=Me,. (3.10)

Orientierungsbeziehungen in einem Vielkristall konnen in analoger Weise behandelt werden.
Die Kristallkoordinatensysteme zweier einzelner Koérner konnen mit Hilfe der Orientierungs-
matrix (bzw. Missorientierungsmatrix) gemal Gl. 3.9 und 3.10 ineinander {iberfiihrt werden.
Haufig wird zur Charakterisierung der kristallographischen Orientierungsbeziehung zweier
benachbarter Korner ein Missorientierungswinkel ® verwendet, der die Drehung um eine
Missorientierungsachse <uvw> angibt, um die beiden Kristallkoordinatensysteme zur De-
ckung zu bringen (s. Bild 3.18). Beachtet man, dass die Missorientierungsmatrix symmetrisch
ist und die Kreuzprodukte zwischen allen Spalten- und Zeilenvektoren gleich Null sind (d.h.
die Vektoren stehen senkrecht aufeinander), so konnen fiir den Zusammenhang zwischen
Missorientierungswinkel ® , Missorientierungsrichtung <uvw> und den Elementen der Miss-
orientierungsmatrix folgende Gleichungen angegeben werden:
(@, +ay +a, —1)
) )

cos® = (3.11)
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u:v:w:\/a11+1:\/a22+1:\/a33+1, (3.12)
Umgekehrt erhélt man auch die Elemente der Orientierungsmatrix aus dem Winkel ® und
der Richtung [uvw] (s. [119]).

Beriicksichtigt man die Symmetrie kubischer Kristalle (krz und kfz Gitter), so kann man den

Missorientierungswinkel auch als Drehung z.B. der (001)-Ebenen der benachbarten Kdrner
auffassen, deren Normalenvektoren N, und N, iiber die Missorientierungsmatrix ineinander
tiberfiihrt werden konnen und die beide senkrecht zur Missorientierungsrichtung <uvw> ste-
hen. Letztere kann dann als Vektorprodukt der Normalenvektoren berechnet werden, wobei
natiirlich beide Normalenvektoren auf ein und dasselbe Koordinatensystem bezogen sein

missen; der Missorientierungswinkel ® ergibt sich zu:
N,N
©® = arccos W _ (3.13)

SchlieBlich kann die Uberfiihrung zweier Koordinatensysteme mit Hilfe von Euler-Winkeln
erfolgen. Um ein mit den rechtwinkligen Achsen x, y», z» definiertes Koordinatensystem
(oder Kristall) in ein Referenzkoordinatensystem zu iiberfiihren, sind dabei folgende Drehun-
gen erforderlich (Bild 3.17b): (1) Drehung um die z,-Achse um den Winkel ¢, (2) Drehung
um die neue x;-Achse um den Winkel @ und (3) Drehung um die z;-Achse um den Winkel ¢,
[119]. Mathematisch kdnnen diese Verdrehungen (1) bis (3) als Produkt dreier Drehmatrizen

m 1, myund m 3 beschrieben werden, das der Missorientierungsmatrix M entspricht:

m m m
=1 =2 =3

cosp, sing, 0|1 0 0 cosp, sing, 0
M =|-sing, cosp, 0|0 cos® sin® |-|—sing, cosp, O (3.14)
0 0 1110 —sin® cos® 0 0 1

Es sei an dieser Stelle angemerkt, dass die Missorientierungsbeziehung zwischen zwei Kor-
nern lediglich drei von flinf Freiheitsgraden einer Korngrenze umfasst. Die rdumliche Lage

der Korngrenze selbst ist liber zwei weitere Freiheitsgrade definiert, die in dem Korngrenzen-
normalenvektor N, enthalten sind. Doch selbst mit fiinf Freiheitsgraden ist erstens eine in

der Realitéit selten ungekriimmte Korngrenzenfliche vorausgesetzt und zweitens bleibt die
atomistische Struktur der Grenze unberiicksichtigt. Letztere spielt fiir die Materialeigenschaf-

ten, wie z.B. die Korngrenzendiffusion, eine wichtige Rolle.
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Bild 3.17:  (a) Proben- und Kristallkoordinatensystem und (b) Koordinatentransformation mit
Hilfe von Euler-Winkeln.

Die vollstindige Erfassung der fiinf geometrischen Freiheitsgrade einer Korngrenze ist mit
hohem experimentellen Aufwand verbunden. Eine Moglichkeit ist die Kombination von
OIM-Messungen und schrittweisem Abpolieren zur 3D-Rekonstruktion der Gefiigegeometrie
(s. [122] und Kapitel 6.4.1). Alternativ dazu kann die Mikrostruktur zerstorungsfrei durch
dreidimensionale Rontgenbeugung (unter Einsatz hochenergetischer Rontgenstrahlung, 45-
90keV) abgebildet werden [99].

Eine weithin gebrduchliche Charakterisierung der kristallographischen Orientierungsbezie-
hungen benachbarter Kérner mit besonderen Eigenschaften ist die Periodizitidt gemeinsamer
Gitterpositionen (Koinzidenz). Diese als CSL-Formalismus (coincidence site lattice) bekannte
Methode betrachtet die benachbarten Gitter quasi ineinander geschoben. Der Kehrwert der
aufeinanderfallenden Gitterpositionen ist der sogenannte X-Wert. So fillt beispielsweise bei
einer Zwillingskorngrenze mit dem charakteristischen Missorientierungswinkel von ©=60°
(Missorientierungsachse [111]) jede dritte Gitterposition aufeinander, eine solche Korngrenze
ist demnach eine X3-Korngrenze. Bild 2.18 zeigt eine X5-Korngrenze und verdeutlicht die mit
dem CSL-Formalismus verbundene Problematik, dass die beim Ubereinanderlegen erhaltene

Periodizitit fiir die Ebene der tatsdchlichen Korngrenze nur als Grenzfall gelten kann.
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Korngrenzenebene = 2 Freiheitsgrade
o o o (enthélt hier alle zusammen-
o o o fallenden Gitterplétze)
o o o O zusammenfallende Gitterplitze
e o o
Korn A ® Korn B
o og0
e o O *
e o o ® e
® o
o o o ® o
e
e & o

g ®=36,87° Missorientierungswinkel _ 3 Freiheitsgrade
und -richtung [uvw]
[001], [0O1],

Bild 3.18:  Schematische Darstellung einer symmetrischen X5-Kippkorngrenze.
Dennoch wird in vielen Arbeiten den speziellen CSL-Korngrenzen (iiblicherweise werden X1-
bis £29-Korngrenzen als speziell bezeichnet [123]) eine wichtige Bedeutung fiir das mechani-
sche und chemische Materialverhalten vielkristalliner Werkstoffe beigemessen. Die zur ex-
akten Periodizitdt erforderlichen Missorientierungswinkel werden in der Realitét im Grunde
genommen nur bei der exakt definierten Zwillingsbildung festgestellt. In Anlehnung an die
Definition kohérenter Kleinwinkelkorngrenzen (X1, Missorientierung ®<®,=15°), die durch
geometrisch notwendige Versetzungen erzeugt werden konnen, hat Brandon [124] ein Kri-
terium formuliert, das einen Toleranzbereich A® fiir CSL-Missorientierungswinkel definiert,
innerhalb dem die Winkelunterschiede zur exakten CSL-Missorientierung durch geometrisch

notwendige Versetzungen ausgeglichen werden kann:

1
A =0,—=. (3.15)
Jz
Eine sehr detaillierte Ubersicht {iber den CSL-Formalismus und tabellarische Aufstellungen

der CSL-Missorientierungen und der zugehorigen Missorientierungsrichtungen findet sich in

den Biichern von Randle [119,125].

3.3.6 Transmissionselektronenmikroskopie
Sicherlich ist die Transmissionselektronenmikroskopie flir das Verstindnis der mikrostruktu-
rellen Abldufe wihrend der Materialverformung durch die Beobachtungsmdglichkeit charak-

teristischer Versetzungsanordnungen von zentraler Bedeutung, auch wenn, wie oben bereits
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erwahnt, die Probenpriparation sehr aufwindig ist und nur vergleichsweise kleine Bereiche
einer mechanisch beanspruchten Probe untersucht werden kdnnen, womit die Ergebnisse
nicht immer représentativ sind. Die grundlegenden Mechanismen konnten mit Hilfe der
Transmissionselektronenmikroskopie itiberhaupt erstmals gezeigt werden, denn ihre Abbil-
dungstechnik erlaubt das Sichtbarmachen von Versetzungsanordnungen. Eine Versetzungsli-
nie fiihrt, wie in Bild 3.19 schematisch dargestellt, unter einem bestimmten Einfallwinkel des
Primérelektronenstrahls in das Kristallgitter zur Intensitdtsabbeugung. Mit Hilfe der hochauf-
l6senden Transmissionselektronenmikroskopie ist es sogar moglich, Gitterbaufehler bis in
den atomaren Bereich aufzuldsen.

Im einfachsten Fall wird zur Probenprdparation eine Scheibe mit einem Durchmesser von
3mm und einer Dicke von ca. 80-100um aus dem zu untersuchenden Probenbereich heraus-
pripariert und durch elektrolytischen Abtrag (Diisenstrahldiinnverfahren) mit einem Loch
versehen, dessen Flanken diinn genug sind, wum transparent fiir den
Elektronenstrahl zu sein. Dies funktioniert jedoch nicht mit allen Materialien. Insbesondere
zur Zielpraparation, wenn genau festgelegte Bereiche einer Probe untersucht werden sollen,
wie z.B. eine Rissspitze oder eine Grenzfliche, kommt das Ionenstrahldiinnen zur Anwen-
dung, wobei der elektronentransparente Bereich durch Ar'-Ionen-Beschuss entsteht. Die in

den letzten Jahren entwickelte FIB-Technik (focus-

- sed ion beam) erlaubt dariiber hinaus eine be-
—»| Primaérstrahl
4 obachtbare mikroskopische Bearbeitung der Proben,
die das exakte Heraustrennen bestimmter Bereiche
x mit Hilfe eines Ga-lonenstrahls im pm-Bereich er-
: laubt.

Auf eine ins Detail gehende Beschreibung soll an

ﬂ : dieser Stelle verzichtet werden, da die Trans-

-

Abbildung gtt’gitieugter missionselektronenmikroskopie fiir die den Kapiteln
ra

_ , 5 und 6 zugrunde liegenden Untersuchungen nur am

Bild 3.19: Kontrastentstehung an einer
Stufenversetzung. Rande eingesetzt wurde. Die Priparations- und die
Abbildungstechniken der Transmissionselektronen-
mikroskopie sind in einer groen Anzahl von Arbeiten und Biichern beschrieben. Sehr gute
und umfassende Einfiihrungen geben die Biicher von Wiliams und Carter [120] und von M.

von Heimendahl [89].
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3.3.7 Weitere Methoden zur Charakterisierung mechanischer Schddigung in Metallen
Obgleich die analytische Elektronenmikroskopie das wichtigste Werkzeug zur mikrostruktu-
rellen Charakterisierung mechanischer Schidigung darstellt, gibt es eine Vielzahl weiterer
Methoden, die Aufschluss iiber die physikalischen Mechanismen liefern, die von der Verfor-
mung iiber Rissinitiierung und Rissausbreitung zum Werkstoffversagen fithren. Von grofer
Bedeutung ist hierbei die Rontgendiffraktometrie (s. [121]), wobei Rontgenstrahlung iiber ei-
nen bestimmten Winkelbereich auf die Probe gefiihrt wird. Rontgenquelle und Rontgende-
tektor sind dabei auf einem schrittmotorgetriebenen Goniometer angebracht, in dessen Zent-
rum sich die zu untersuchende Probe befindet. Wird wihrend des Durchfahrens eines Winkel-
bereichs flir bestimmte Netzebenenscharen die Bragg-Bedingung (Gl. 3.8) erfiillt, so erfahrt
der Detektor ein Intensititsmaximum (Peak). Die Lage des Maximums auf der 2®-Achse ist
dem Netzebenenabstand dquivalent. Weicht der Netzebenenabstand von der Gleichgewichts-
lage ab, kann somit auf mechanische Eigenspannungen in der Probe geschlossen werden. Die-
se konnen prizise bestimmt werden, indem man die Probe um ihre Achse parallel zu der
Rontgenquelle-Detektor-Ebene dreht und den Verlauf der Netzebenenabstandsabweichung
bestimmt.

In Kapitel 3 wird gezeigt, dass eine mechanische Verformung selbst bei einer polierten Probe
zur Bildung von Unebenheiten (Gleitbandbildung) und spiter zur Mikrorissinitiierung fiihrt.
Zur Darstellung der Oberflachentopographie bis in atomare Dimensionen verwendet man die
Rasterkraftmikroskopie bzw. Atomic Force Microscopy (AFM) [126]. Dabei lenken zwi-
schenatomare Kréfte eine iiber die Oberflache gefiihrte Siliziumspitze, die mit einem Kantile-
ver verbunden ist, ab. Der Grad der Ablenkung wird durch einen vom Kantilever auf eine
Photodiode reflektierten Laserstrahl gemessen und ausgewertet.

Eine bislang in der Analyse von verformten Metallen nur vereinzelt eingesetzte Technik ist
die Positronen-Annihilation. Bei diesem Verfahren, auf dessen physikalische Grundlagen z.B.
in [127] ndher eingegangen wird, wird die zu untersuchende Probe mit einem Positronenstrahl
beschossen. Die Positronen annihilieren mit den freien Elektronen des Metallgitters. Sowohl
die Lebensdauer der Positronen als auch die Charakteristik der Annihilations-Strahlung héngt
dabei entscheidend von der Konzentration von Gitterfehlern wie Versetzungen und Leerstel-
len ab. Durch prizise Messung dieser Uberlebensdauern bzw. der Linienform der Doppler-
Verbreiterung der Annihilationsstrahlung (sog. S-Parameter, s. [127]) ist somit eine zer-
storungsfreie Priifung des plastischen Verformungszustands mechanisch beanspruchter Werk-
stoffe und somit eine Analyse der Ermiidungsschiddigung vor dem Hintergrund einer neuen

schadenstoleranten Lebensdauervorhersage moglich [127-129].
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Ein ebenfalls verhdltnismafig neues Verfahren zur zerstorungsfreien Analyse der Entwick-
lung der Ermiidungsschiadigung ist der elektrochemische Ermiidungssensor (EFS, electro-
chemical fatigue sensor) [130]. Dabei ist der zu untersuchende Bereich der Probe (oder des
Bauteils) die Anode eciner elektrochemischen Zwei-Elektroden-Zelle, die mit einer kontrol-
lierten Spannung unter passivierenden Bedingungen beaufschlagt wird. Wéhrend der Ermii-
dungsbeanspruchung wird der Zellstrom gemessen, dessen Hohe von dem Verlauf der Schéi-
digung abhingt, so resultiert z.B. aus der Rissinitiierung ein zusitzlicher "Risspeak" [130].
Haufig erfordert die Entwicklung und Qualifizierung neuer Werkstoffe vollig neue Priifver-
fahren. So wird z.B. zur Charakterisierung pordser zellulirer Werkstoffe die Computertomo-
graphie, in dhnlicher Weise wie sie bei der 3D-Darstellung des menschlichen Kdrpers in der
Medizin Anwendung findet, eingesetzt und fiir die spezifischen Anforderungen optimiert
[131].

Der Entwicklung vollig neuer Priifverfahren bedarf es zur Ermittlung mechanischer Eigen-
schaften von Nanostrukturen, wie z.B. C-Nanotubes. Hier kann das elastisch-plastische Mate-
rialverhalten nicht mehr iiber herkdmmliche Zugversuche bestimmt werden. Alternativ kon-
nen solche extrem kleinen Strukturen durch elektrostatische Anregung im Elektronenmikro-
skop in Schwingungen versetzt werden, die dann nach Methoden der Kontinuumsmechanik

ausgewertet werden konnen (s. z.B. in [132]).

3.4 Reproduzierbarkeit experimenteller Untersuchungen

Dem mechanischen Schiadigungsverhalten von Werkstoffen liegt das Zusammenwirken vieler
physikalischer Mechanismen zugrunde, die sich in hohem MaB3e gegenseitig beeinflussen und
von den Umgebungsbedingungen und dem Werkstoffzustand abhingig sind. Diesen Zusam-
menhingen ist bei der wissenschaftlichen Herleitung von Werkstoffgesetzen unbedingt Rech-
nung zu tragen. Denn nur so kann vermieden werden, dass Zusammenhénge als grundlegende
physikalische Mechanismen interpretiert werden, die in Wirklichkeit keine sind, sondern auf
Streuungen innerhalb eines vorher nicht analysierten Messfehlerintervalls oder auf nicht re-
produzierbare Werkstoffbehandlungszustinde zuriickzufithren sind. Jeder, der mit experi-
mentellen Untersuchungen zur Materialermiidung zu tun hat, weil3, dass ein unter identischen
Bedingungen wiederholter Versuch niemals das exakt gleiche Ergebnis liefert. Dies liegt ei-
nerseits an der stochastischen Verteilung mikrostruktureller Groen und Werkstofffehler, an-
dererseits aber auch an nie gédnzlich vermeidbaren Messungenauigkeiten, Unterschieden in

der Probenvorbehandlung und der Umgebungsatmosphére (wie Temperatur, Luftdruck oder
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Luftfeuchtigkeit). Bild 3.20 zeigt fiir das Beispiel der Rissausbreitung eine Zusammenstellung
von Einflussgrofen, die zu vermeidbaren und unvermeidbaren Reproduzierbarkeitsméngeln

fihren konnen.

Spiel in der Einspannung

unterschiedliche Oberflachen-

behandlung/Geometrieabweichungen fehlerhafte Kalibrierung

Kraftmessdose, Dehnungsaufnehmer

unterschiedliche Mikrostruktur:
Korngrdfe, Korngrenzenstruktur.
Textur, Ausscheidungen...

unterschiedliche Umgebungsatmosphére
(T p,Luftfeuchtigkeit)

P

‘n{ Abweichungen vom einachsigen Spannungszustand

Nichtiibereinstimmung IST- und SOLL-Signal

=> ungeeignete PID-Regelparameter

Bild 3.20 Einflussfaktoren auf die Rissaubreitung bei der Werkstoffpriifung definierter
Probengeometrien.

3.5 Im Detail untersuchte Werkstoffe

3.5.1 Hochfeste [(-Titanlegierungen - LCB

Die Titanlegierung Timetal ®LCB (low cost beta) ist eine relativ neu entwickelte hochfeste
metastabile B-Titanlegierung, die aufgrund ihrer Legierungszusammensetzung (s. Tabelle 3.1)
wesentlich preisgiinstiger als die bisher vorwiegend auf den Flugzeug- und Hubschrauberbau
(Fahrwerke und Rotorkdpfe) beschrinkten p-Titanlegierungen Ti-10-2-3 und Beta C angebo-
ten werden kann. Damit erdffneten sich fiir diese Werkstoffgruppe erstmals Anwendungen in
der Automobilserienfertigung, wie z.B. fiir Achsfedern des VW Lupo FSI. Thre hervorragen-
den Festigkeitseigenschaften bei geringem Elastizitdtsmodul, was bei Federn weniger Win-
dungen erforderlich macht, und ihre Resistenz gegeniiber Korrosion und Wasserstoffverspro-
dung (aufgrund hoher H-Loslichkeit [133]) bei gleichzeitig geringer Dichte erlauben erhebli-
che Gewichtseinsparungen. Dariiber hinaus ist der Werkstoff aufgrund seiner Biokompatibili-
tdt und des geringen Elastizitdtsmoduls im 16sungsgegliihten Zustand (krz B-Phase, E~90GPa)
fiir orthopadische Anwendungen geeignet, da die Lastaufteilung mit der natiirlichen Knochen-

struktur verbessert werden kann [134].
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B-Titanlegierungen bestehen in der Regel nicht ausschlieBlich aus der krz B-Phase, vielmehr
konnen sie durch geeignete Wirmebehandlung auf ihr jeweiliges Anwendungsgebiet von

hochfest bis duktil optimal angepasst werden.

Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung der B-Titanlegierung LCB (Massenateile in %)
Ti Mo Fe Al O C N H
Rest 6,8 4,5 1,5 0,15 0,05 0,05 0,015

Bild 3.21a zeigt den losungsgeglithten Zustand der Legierung LCB, der vielen der in den Ka-
piteln 5 und 6 dargestellten Untersuchungen zu Grunde lag (krz B-Phase, mittlere Korngrdf3e
d=105um, losungsgegliiht bei 830°C fiir 1h im Vakuum, wasserabgeschreckt); Bild 3.21b
zeigt den technischen Warmebehandlungszustand (z.B. fiir Federanwendungen, krz (-Phase
mit primédren hexagonalen a-Ausscheidungen an den Korngrenzen und sekundéren a-Nadeln
innerhalb der Korner, mittlere KorngroBe: d=1,6um, warmgewalzt und fiir 0,5h bei 760°C

ausgelagert).

Bild 3.21:  Mikrostruktur der B-Titanlegierung LCB im (a) 16sungsgeglithten einphasigen [3-
Zustand und (b) im technisch warmebehandelten zweiphasigen Zustand (o-Aus-
scheidungen: schwarz).

Obgleich es sich bei Timetal ®LCB um einen neuen, fiir technische Anwendungen noch nicht
weit verbreiteten Werkstoff handelt, gibt es eine Reihe von Arbeiten zu den Werkstoffeigen-

schaften im Allgemeinen und moglichen Anwendungsgebieten im Speziellen [135-138].

3.5.2 Rostfreie Edelstdhle - einphasige austenitische Stihle und zweiphasiger Duplexstahl
Bei metastabilen austenitischen Edelstdhlen, wie den hier ndher betrachteten Werkstoff

X12CrNi 17 7 (1.4310) befindet sich die austenitische y-Phase nicht in einem stabilen Gleich-

gewicht, sondern wandelt bei plastischer Verformung in &- bzw. a’-Martensit um (s. Bild
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3.22a). Dieses Phdnomen erdffnet ein erhebliches Potenzial zur Festigkeitssteigerung, das bei-
spielsweise zur Herstellung von Druckgasflaschen genutzt wird [139]. Ein weiteres interes-
santes Anwendungsgebiet dieser Werkstoffgruppe konnte ihr Einsatz als Schadigungs- bzw.
Uberlastsensor werden. Appliziert man eine diinne Folie eines metastabilen austenitischen
Edelstahls auf ein hochbeanspruchtes Bauteil, so fiihrt bei entsprechender Anpassung und Ka-
librierung eine Uberlast zu verformungsinduzierter o’-Martensitbildung in der Folie. Der
Martensit-Volumenbruchteil kann durch ein Ferritskop zur Messung des ferromagnetischen
Phasenanteils in der nicht ferromagnetischen austenitischen Matrix leicht bestimmt werden.
Durch Parameterstudien an einer Reihe durch das austenitstabilisierende Legierungselement
Kohlenstoff modifizierter, metastabiler austenitischer Edelstédhle (mit Hilfe von Auf- und Ent-
kohlungsgliihbehandlungen) konnte die grundsitzliche Funktion dieses Uberlastdetektions-
verfahrens gezeigt werden [140,141].

Fiir Anwendungen, bei denen eine sehr hohe Korrosionsbestindigkeit (insbesondere gegen
Lochfral}) gemeinsam mit einer hohen Festigkeit erforderlich ist, wie z.B. bei Windkraftwer-
ken im Off-Shore-Bereich und im Schiffsbau, wurden austenitisch-ferritische Duplexstihle
entwickelt. Ein wichtiger Vertreter dieser Werkstoffgruppe ist der Duplexstahl 1.4462, dessen
mechanische Eigenschaften und Kurzrissausbreitungsverhalten im folgenden detailliert be-
trachtet werden. Bild 3.22b zeigt das aus der kfz austenitischen y-Phase und der krz ferriti-
schen a-Phase zusammengesetzte Gefiige.

Die chemischen Zusammensetzungen der untersuchten rostfreien Stihle sind in Tabelle 3.2
zusammengestellt.

Tabelle 3.2: Chemische Zusammensetzung des austenitsich-ferritischen Duplexstahls 1.4462, der
austenitischen Stdhle 1.4310 und 1.4404, sowie des ferritischen Stahls 1.4511.

Fe C Cr Ni Mn Si N
1.4310 (Austenit metastabil) Rest 0,10 17,3 7,9 1,2 0,9 --
1.4462 (Duplex) Rest 0,020 21,9 5,6 1,8 0,5 0,19
1.4404 (Austenit stabil) Rest 0,018 16,6 11,1 1,3 0,6 0,030

1.4511 (Ferrit) Rest 0,012 16,3 -- 0,7 0,5 --
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Bild 3.22:  (a) Verformungsinduzierter Martensit (nadelférmig, s. Markierung) in dem
metastabilen austenitschen Edelstahl 1.4310 nach Wechselverformung bei

A&,/2=1% und (b) austenitisch-ferritisches Gefiige des Duplexstahls 1.4462.

3.5.3 Nickelbasis-Superlegierung IN718

Nickelbasis-Superlegierungen sind die Werkstoffe der Wahl, wenn hohe mechanische Bean-
spruchungen bei Temperaturen von 7> 600°C ertragen werden miissen, wie z.B. in stationi-
ren Gasturbinen, Flugzeugtriebwerken oder Auslassventilen von Verbrennungsmotoren. Als
Schaufelwerkstoffe fiir die hochstbeanspruchten ersten Stufen einer Gasturbine (Gastempera-
turen von bis zu 1300°C) werden beschichtete (ZrO,-Warmedammschicht + NiCrAlY-Korro-
sionsschutzschicht) einkristalline Ni-Basis-Gusswerkstoffe verwendet, wie z.B. CMSX-4 o-
der René N5, die eine exzellente Kriech- und Hochtemperaturermiidungsfestigkeit aufweisen
(eine gute Ubersicht findet sich z.B. in [142] und in [143]).

Die in Kapitel 6 diskutierten Rissausbreitungsmechanismen wurden an der polykristallinen
Nickelbasis-Superlegierung IN718 untersucht; ein Werkstoff der bei moderaten Temperaturen
(bis ca. 650°C) hauptsichlich fiir Turbinen-Rotorscheiben eingesetzt wird. Neben der fiir die
ausgezeichnete Festigkeit der meisten Ni-Basis-Superlegierungen verantwortlichen geordne-
ten kfz y'-Phase (Ni3(ALTi), IN718: V(y")=30%) fiihrt die hohe Nb-Konzentration zur Aus-
scheidung der tetragonal verzerrten raumzentrierten y’'-Phase, die einen zusdtzlichen Aus-
hartungsbeitrag liefert. Die chemische Zusammensetzung der Legierung IN718 und die Stan-
dardwiarmebehandlung sind in Tabelle 2.4 angegeben. Bild 3.23a zeigt die daraus resultie-
rende Mikrostruktur mit einer mittleren Korngrof3e von d=75um. Die geschmiedeten IN718-
Gasturbinenscheiben werden héufig einer sog. direct-aged-Wiarmebehandlung unterzogen,
wobei die Glihtemperatur unterhalb der Solvus-Temperatur der orthorombischen d-Phase

liegt. Die nadelformigen O-Ausscheidungen verhindern das Kornwachstum wéhrend der
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Glithbehandlung, so dass als Ergebnis eine sehr feinkérnige Mikrostruktur mit einer mittleren

Korngrofe von d<5um entsteht, wie sie in Bild 3.23b dargestellt ist.

Tabelle 3.3: Chemische Zusammensetzung und Standardwiarmebehandlung der Nickelbasis-Superlegierung
IN718.

Ni Fe Cr Nb Mo Ti Al Co Si Mn C B

Rest 18,7 182 52 3,0 1,0 0,5 0,1 04 0,06 0,04 0,004

Losungsgliihbehandlung: 1050°C (1h) in Wasser abgeschreckt
Auslagerung: 720°C (12h) abgekiihlt im Ofen
620°C (12h) in Luft abgeschreckt

Bild 3.23:  Gefiige der Nickelbasis-Superlegierung IN718 nach (a) Standardwérmebehandlung
und (b) im technischen Zustand einer Gasturbinenscheibe (direct-aged).

3.5.4 Einkristalle und Bikristalle

Viele der grundlegenden Erkenntnisse zum Ermiidungsverhalten metallischer Werkstoffen
konnten anhand der mechanischen Beanspruchung von Einkristallen (meist Cu oder Ni) und
Bikristallen unter idealisierten Bedingungen gewonnen werden.

Auch fiir die den folgenden Kapiteln zugrunde liegenden Experimente wurden Bikristalle aus
Einkristallstangen des Werkstoffs IN718, die von der Fa. Howmet freundlicherweise zur Ver-
fligung gestellt wurden, hergestellt. Mit Hilfe der Rontgenriickstreubeugung in einem Go-
niometer orientierte und funkenerodierte Einkristallscheiben wurden zu diesem Zweck sorg-
faltig auf einer Lappmaschine plangeschliffen, poliert und schlieBlich mit 0,05um-Feinpolier-
suspension bis zu einer mittleren Rautiefe von R,=20-30nm (Nachweis mit Hilfe AFM) vibra-
tionspoliert. Die Herstellung der IN718-Bikristalle erfolgte durch Diffusionsverschweillen der
orientierten Einkristalle (Orientierungsabweichung A®=+/-1°) in einem Vakuumofen (p=10
mbar) unter einer Kompressionsspannung von o=-10MPa, einer Temperatur von 7=1050°C

fiir 100 Stunden. Nach nochmaligen Uberpriifen der Orientierung wurde aus den Bikristall-
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scheiben mit einem Durchmesser von 25,4mm und einer Hohe von 10mm ein Quader mit ei-
nem Querschnitt von 9-9mm? mittels Funkenerosion herausgetrennt. Durch Hartléten im Va-
kuum (Lotfolie ASA7077 Ni-Basis-Lotfolie, 7=1050°C) entstanden schlielich Biegeproben
mit einer der SENB-Probe in Bild 3.6 entsprechenden Geometrie. Auch wenn aufgrund der
Hartltung kein Losungsgliihen mit nachfolgendem Abschrecken mdoglich war, ergab die
Auslagerungswiarmebehandlung eine dem technischen Werkstoff IN718 identische Vickers-

hérte.

3.5.5 Offen- und geschlossenporige zelluldre Metalle

Obgleich schon seit tiber 50 Jahren bekannt, werden zelluldre Metalle nach wie vor den "neu-
en" Werkstoffen zugeordnet. Dies liegt zum einen daran, dass sie trotz ihres erheblichen Po-
tenzials an interessanten Eigenschaften bislang nur in wenigen speziellen Bauteilen An-
wendung gefunden haben, zum anderen aber auch an der Notwendigkeit, neue Werkstoffge-
setze, die sich von denjenigen kompakter Werkstoffe deutlich unterscheiden, abzuleiten. Thre
hohe Steifigkeit bei sehr geringer Dichte, ihr hohes Energieabsorptionsvermdgen und ihre gu-
ten Ddmpfungseigenschaften ermdglichen bei entsprechender werkstoffgerechter Auslegung
eine Vielzahl technischer Verbesserungen, z.B. als Crash-Elemente (Fahrzeugbau), Ver-
steifungen, Sandwichkerne oder Gieflkerne. Funktionelle Eigenschaften multiplizieren die po-
tenziellen Anwendungsgebiete, wie z.B. der Einsatz offenporiger Strukturen als Wirmetau-
scher, Filter oder biokompatible Implantate.

Die in Kapitel 5 diskutierten Untersuchungen haben die Charakterisierung des mechanischen
Schadigungsverhaltens unter wechselnder Beanspruchung zum Ziel. Dabei kam ein geschlos-
senporiger Al-Schaum HAL 175/4/1 (AlSi7Mg+15%SiC, Bild 3.24b) und ein offenporiger
Metallschwamm PORMET auf der Basis der Al-Legierung AlSi9Cu3 zur Anwendung (Bild
3.25).

Die Herstellung des geschlossenporigen Schaums HAL 175/4/1 beruht auf einem schmelz-
metallurgischen Prozess, bei dem die Porositit durch das Einblasen von Luft oder Argon er-
zeugt wird. Zur Stabilisierung und Sicherstellung einer homogenen Verteilung der Poren wird
die Viskositit der Schmelze durch SiC-Partikel erhoht [144]. Das Verfahren, bei dem der Me-
tallschaum kontinuierlich abgezogen werden kann, ist in Bild 3.24a schematisch dargestellt.
Es sei an dieser Stelle erwdhnt, dass geschlossenporige Metallschdume auch pulverme-
tallurgisch in Verbindung mit einem Treibmittel (ca. 0,5% TiH,) hergestellt werden konnen

[145]. Dabei wird die Metallpulvermischung zu einer Vorform heiBisostatisch verpresst und
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anschlieend iiber ihre Schmelztemperatur aufgeheizt. Die Zersetzung des Treibmittels setzt

gro3e Mengen Wasserstoff frei, der die Bildung der Poren bewirkt.
b i

Forderband (3)

Mischbehiilter (1) Aufschdumbehilter (2)
a b
Bild 3.24:  (a) Herstellungsverfahren und (b) Struktur des geschlossenporigen Metallschaums
HAL175/4/1.

Der offenporige Metallschwamm PORMET wird hingegen feingieBtechnisch hergestellt
[146]. Wie in Bild 3.25 schematisch gezeigt, wird die Gielform dabei mit Hilfe von zellula-
rem Polyurethanmaterial (PU-Schwamm) und Wachs als Positivmodell hergestellt. Das Posi-
tivmodell wird in einen Gipsformstoff eingebettet und verschwindet schlielich beim Ein-
brennen. Nach dem VergieBen mit z.B. Al-Legierungen ist lediglich noch ein Entfernen des

Formstoffs mittels Ultraschall oder Wasserstrahl erforderlich.

y

4 B-

Wachsmodell- GieBmodell- GieBmodell
fertigung fertigung

Auswachsen, GieBen Entfernen des
Brennen Formstoffs

T T WUEL

Bild 3.25:  Herstellungsverfahren und Struktur des offenporigen Metallschwamms PORMET.
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4  Metallphysikalische Grundlagen des Verfor-
mungsverhaltens metallischer Werkstoffe

Alle in den folgenden Kapiteln behandelten Phdnomene lassen sich im Grunde genommen auf
das Verformungsverhalten metallischer Werkstoffe unter dem Einfluss einer mechanischen
Beanspruchung zuriickfiihren. Je nach Hohe der Beanspruchung und der Werkstoffstruktur in
einem lokalen Element der Probe oder des Bauteils ist die Verformung rein elastisch, d.h.
vollkommen reversibel, oder elastisch-plastisch und so mit bleibenden Anderungen der Mik-
rostruktur verbunden. Im vorangegangenen 2. Kapitel wurden diese beiden grundsitzlichen
Verformungsmechanismen in einer kontinuumsmechanischen, isotropen Betrachtungsweise
mit dem Elastizitdtsmodul £ und der Fliegrenze oy beschrieben (Bild 4.1a und b). Die Ver-
kniipfung der realen Mikrostruktur mit den physikalischen Mechanismen der Verformung, die
fiir das Verstdndnis des Rissinitiierungsverhaltens und der Mikrorissausbreitung von groBer
Bedeutung sind, erfordert jedoch die Einbeziehung richtungsabhingiger Materialgesetze, wie
die elastische Anisotropie (Bild 4.1¢) und die Versetzungsbewegung auf kristallographischen
Gleitebenen (Bild 4.1d). Letztere wird durch mikrostrukturelle Hindernisse, wie Korn- und

Phasengrenzen, mal3geblich beeinflusst.

1F ' b b
L Ll
3 p>
VF | F | F \VF
a b c d
Bild 4.1: Vereinfachte Betrachtung der (a) elastischen und (b) plastischen Verformung sowie

mikrostrukturabhéngige, anisotrope (c) elastische und (d) plastische Verformung.

Die nachfolgende Zusammenstellung der physikalischen Grundziige des Verformungsverhal-
tens metallischer Werkstoffe soll ein Bindeglied zwischen den phdnomenologischen Metho-

den, die in Kapitel 2 dargestellt sind, und der mechanismenorientierten Betrachtungsweise der
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Kapitel 5 bis 7 bilden. Zu Gunsten einer iibersichtlichen Darstellung wird kein Anspruch auf
Vollstindigkeit erhoben und auf Lehrbiicher zur physikalischen Metallkunde (z.B. von Gott-
stein [147] oder Haasen [148]) und zur Versetzungstheorie (z.B. von Hull und Bacon [149]

oder Nabarro [150]) verwiesen.

4.1  Elastische Verformung

Wird eine metallische Zugprobe durch eine geringe Kraft beansprucht, so dehnt sie sich in
axialer Beanspruchungsrichtung aus und zieht sich radial zusammen. Nach Entlastung nimmt
die Probe wieder ihre urspriingliche Gestalt an. Das Ausmal dieser elastischen Dehnung un-
terscheidet sich filir verschiedene Werkstoffe erheblich und hingt von den Eigenschaften der
metallischen Bindung ab. Vereinfacht handelt es sich dabei einerseits um langreichweitige an-
ziehende Krifte zwischen Metallionen positiver Ladung in einem See aus negativ geladenen
Elektronen (Fermi-See) und kurzreichweitige abstoBende Kréfte, die rasch ansteigen, wenn
die Metallionen sich liberlappen (Bild 4.2a). Elastische Verformung ist demnach eine Auslen-
kung der Atome aus ihrer Gleichgewichtslage mit dem Atomabstand ry und kann mit Hilfe
einer Taylor-Reihenentwicklung fiir die Atomabstandspotenzialkurve (Potenzial U iiber den

Atomabstand 7, Bild 4.2a) charakterisiert werden (s. [74]):

Ul U(r")*(d_ULO (r W%{" U j (=1 ) %{d U J T

dr dr® dr’

Fiir kleine Auslenkungen 7 um ry kann Gl. 4.1 nach dem quadratischen Glied - fiir etwas ho-
here Auslenkungen nach dem kubischen Glied - abgebrochen werden. Das Atomabstandspo-
tenzial in der Gleichgewichtslage U(ry) entspricht der Bindungsenergie Ey,, und die erste Ab-
leitung des Atomabstandspotenzials an der Stelle 7y ist gleich Null (s. Bild 4.2a). Berticksich-

tigt man dies, so liefert die Ableitung des Atomabstandspotenzials dU(r-r)/d(r-ro) die zwi-
schenatomare Kraft F' = (d U/ drz)r (r—7,) und man erhilt schlieBlich das Hookesche Ge-

=1y

setz:

2
7 dr 7,

(V—”o)/ro
F d*Uu r—r, - 5
oO=—= =0=E & w o=Ees+ke’. (4.2)

Darin ist £ der Elastizitdtsmodul und & die Elastizitdstkonstante zur Beschreibung des nichtli-
nearen elastischen Verhaltens, das z.B. von Sommer et al. [151] fiir den Wilzlagerstahl

100Cr6 und von Floer [24] fiir die B-Titanlegierung LCB beobachtet wurde. Grundsétzlich
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nimmt die elastische Steifigkeit eines Materials mit der zweiten Ableitung des Atomabstands-
potenzials an der Stelle 7 zu.

Nur wenn eine Probe oder ein Bauteil aus geniigend vielen statistisch verteilten Kristalliten
besteht, ist die Annahme eines isotropen Elastizitdtsmoduls gemiB Gl. 4.2 gerechtfertigt. An-
dernfalls, wie z.B. bei der Betrachtung von Einkristallen oder der mikroskopischen elasti-
schen Spannungsverteilung, ist das Hookesche Materialgesetz in seiner allgemeinen Form zu
verwenden. Dazu wird der an einem Volumenelement (Bild 4.2b) angreifende rdumliche
Spannungstensor oy mit dem resultierenden Dehnungs-/Verzerrungstensor & tiber den Elasti-

zitétstensor Cy,, verkniipft:

O; = Cg;klgkz , (4.3)

wobei die Schubspannungen oy, i#/, im Folgenden mit z; bezeichnet werden.

Energie/ 4  AbstoBung
Kraft Az
zwischenatomare AC-:
Kraft 9,
>
GZX/
O,,
4
ze }—)
> O,y
G, | O >
C,. y
Atomabstandspotenzial
" Bindungsenergie
+" Anziehung
a b

Bild 4.2: (a) Schematische Darstellung der Atomabstandspotenzialkurve und (b)
Volumenelement mit den (vorderseitigen) Komponenten des rdumlichen
Spannungstensors.

In der allgemeinen Form ist der Steifigkeitstensor C,;, ein Tensor vierter Stufe mit 3*=81 Ele-

menten. Um eine Rotation des Volumenelements zu vermeiden, miissen die entgegengesetzt
angreifenden Schubspannungen gleich sein, d.h. es gilt: ©=1yx, =7, Ty;=y. Somit ist der
Spannungstensor und in gleicher Weise der Dehnungstensor symmetrisch, was eine Reduzie-
rung des Steifigkeitstensors auf 36 Elemente zur Folge hat (s. Gl. 4.4, Spannungs- und Deh-
nungstensor konnen hier als Vektoren geschrieben werden). Berlicksichtigt man ferner die

Reversibilitat der elastischen Verformung, so gilt fiir die Elemente c;=c;; (Verringerung von
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36 auf 21 Elemente). Die Symmetrie der kubischen Kristallstruktur fiihrt schlieBlich zu ledig-
lich drei unabhédngigen elastischen Konstanten c1j, c12 und css (hexagonale Kristallstruktur:
fiinf unabhingige Konstanten ¢, ¢z, 13, ¢33 und ca4). Gleichung 4.4 gibt das Hookesche Ge-
setz in expliziter Form wieder, wobei in Gleichung 4.4a zusétzlich kubische Kristallsymmet-
rie vorausgesetzt wird, d.h. die [001]-Richtungen des Kiristalls stimmen mit dem Koordi-
natensystem in Bild 4.2b iiberein. Daraus ergibt sich eine weitere Vereinfachung mit nur drei

unabhingige elastische Konstanten.

O Cp Cp C3 Cy4 Cs Cp | |bx
yy Cy Cp Gy Gy G5 Cy yy
0., _ |G Cn Gy Ga G5 G| | ©z
Ty Cqyy Cup Cuyz Cy Cys Cuo | |7y |- (4.4)
To Csi Csp Cs3 Cs4 Css Cs | |V
' To | L% € Cs Cu Css Cos | | V|
O _Cn ¢, ¢, 0 0 0 1| éx
o, ¢, ¢, ¢, 0 0 0 £,
O | € Cn € o 0 0 | 6=
.l {0 0 0 ¢, 0O 0]|r. (4.42)
T, O 0 0 0 ¢, O V.
(7] L0 0 0 0 0 cyu|Vy]

Wie Tabelle 4.1 (aus [152]) zeigt, spielt die relative Lage der Kristallite in Bezug auf die Be-
anspruchungsrichtung aufgrund der Anisotropie der elastischen Eigenschaften bei den meis-
ten Metallen eine erhebliche Rolle und kann selbst bei einer geringen aufgebrachten Span-
nung zu Rissinitiierung an den Korngrenzen fiihren (s. Kapitel 5.3). Lediglich fiir Werkstoffe
mit einem Anisotropiefaktor von 4=1 (wie z.B. Wolfram) oder fiir Proben und Bauteile mit
sehr vielen Kristalliten im Querschnitt ist die Verwendung der isotropen elastischen Konstan-
ten Elastizitdtsmodul £=o /g, Schubmodul G=7/yund der Querdehnzahl (Poisson-Verhéltnis)

zuldssig. Zwei dieser Konstanten sind unabhéngig und es gilt folgender Zusammenhang:

E
G=_—" _
2(1+V). 4.5)
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Tabelle 4.1: Elastische Anisotropie einiger metallischer Werkstoffe (nach [152]).

Metall Anisotropiefaktor  Elastizitdtsmodul Elastizititsmodul  Verhiltnis
e G _ 2¢,, In [lEl 1]-I(i}i;htung in [(g)l]-}éilc):htung Eqy
Gooy € —C2 i [GPal o1 [GPa] Egoy
Aluminium 1,219 76,1 63,7 1,19
Kupfer 3,203 191,1 66,7 2,87
Gold 2,857 116,7 429 2,72
Eisen 2,512 272,7 125,0 2,18
Wolfram 1,000 384,6 384,6 1,00

Ein gegebener rdumlicher Spannungstensor oj; kann mit Hilfe der Rotationsmatrix M (vgl.
Kapitel 3.3.4) und der entsprechenden transponierten Matrix M " in beliebige Koordinaten-
systeme, wie z.B. in das Kristallkoordinatensystem individueller Korner, zu o' umgerechnet
werden:

o,'=M o, M. (4.6)

Dabei existiert immer ein Koordinatensystem, in dem der Spannungszustand nur durch Nor-

malspannungen, in diesem Fall die Hauptspannungen o3, 0, und o3, gegeben ist:

o, 0 O
c=0 o 0} .7)
0 0 o,

In diesem Fall liegen die maximalen Schubspannungen unter 45° zu den Hauptspannungen

und betragen fiir 01=20,>07:

1

Tmax = E (O-l - 03 ) . (48)

4.2  Plastische Verformung durch Versetzungsbewegung

Aus den Betrachtungen zur Elastizitit (Bild 4.2) geht hervor, dass nach Uberschreitung einer
bestimmten Spannung die Atombindungen aufgebrochen werden (Uberschreitung der Kohisi-
onskraft Fx), woraus eine unmittelbare Auftrennung der Probe bzw. des Bauteils resultieren
wiirde. Metallische Werkstoffe erfahren jedoch weit unterhalb der theoretischen Trennfestig-
keit eine plastische Verformung, bei der der Werkstoff eine bleibende Gestaltdnderung er-
fahrt. Aus experimentellen Befunden ist ersichtlich, dass diese Gestaltinderung eine Folge
von Abgleitvorgdngen im Kristallgitter ist. Dazu miissen die Atome der abgleitenden Ebene
infolge der resultierenden Schubspannung ein Energiemaximum (Bild 4.3a) iberwinden. Geht

man von einem sinusférmigen Spannungsverlauf (Bild 4.3a) wihrend der Uberwindung des
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Energiemaximums durch die Atome aus [153], so erhdlt man nach Vereinfachung die theore-
tische kritische Schubspannung 7, ab der Abgleiten einsetzt (theoretische FlieBgrenze auf
einem Gleitband):
ry =20
27d

Die tatsdchliche kritische Schubspannung weicht jedoch von dem theoretischen Wert um drei

(4.9)

bis vier Groenordnungen ab [147,153]. Eine Erkldrung fiir die erheblich niedrigere Schub-
spannung, die zum Abgleiten von Ebenen des Kristallgitters erforderlich ist, liefert die Ver-
setzungstheorie.

Der Einbau eines Gitterfehlers in Form einer Versetzung erlaubt das Abgleiten anstelle si-
multaner Verschiebung aller Atome einer Gleitebene durch das konsekutive Hindurchwan-
dern einer eingeschobenen Halbebene (Bild 4.3b). Vergleicht man den Kraftaufwand zum
Verschieben eines Teppichs als Ganzes oder als laufende Wellen (Bild 4.3a und b), so ist
leicht einzusehen, dass das Versetzungsabgleiten eine weitaus geringere Spannung erfordert
als das starre Abgleiten. Unter Annahme eines dem starren Abgleiten analogen sinusférmigen
Kraftverlaufs wihrend der Bewegung einer Versetzung durch das Kristallgitter (Bild 4.3b)
leiteten Peierls [154] und Nabarro [155] die nach ihnen benannte Nabarro-Peierls-Spannung

7p ab, die den Widerstand eines Gleitbandes gegeniiber dem Durchlaufen einer Versetzung

wiedergibt:
2G 27w
T, = ——exp| ——— (4.10)
P .
l1-v b
» 4 geringe
Teppich —> groBe " erforderliche
»  erforderliche Kraft
Kraft
—_— > T T
; 333 83588 8338
60 0 @0 0
Gleitebenen- %
® ® ® abstand d
A A
Energie/ Energie/ Peierlsenergie
Spannung Spannung

Peierlsspannung
>

b 2b 3 x A >
Energieverlauf

Spannungsverlauf bei starrer Abgleitung

a b

Bild 4.3: Schematische Darstellung und Teppichanalogie (a) der starren Abgleitung und (b)
der Abgleitung durch Versetzungen (hier: Stufenversetzung).
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Darin ist b der Betrag des Burgers-Vektors und die Versetzungsweite W gibt den Bereich an,
innerhalb dem das Gitter durch eine Versetzung verzerrt wird.

Bei Versetzungen unterscheidet man zwischen den beiden grundsitzlich Formen Stufen- und
Schraubenversetzung. Bei der Stufenversetzung handelt es sich schlicht um eine in den per-
fekten Kristall eingeschobene Halbebene (Bild 4.4a). Bei der Schraubenversetzung sind zwei

Kristallhélften von der Versetzungslinie ausgehend gegeneinander verschoben (Bild 4.4b).

Die Geometrie der Versetzungen ist iiber ihren Burgers- (5 ) und Linienvektor (s ) definiert
(Bild 4.4 a und b). Dabei konnen Versetzungslinien nicht innerhalb eines Kristalls enden.
Wenn man beispielsweise die Oberflidche des Kristallausschnitts mit der Schraubenversetzung
in Bild 4.4b mit einer ungestdrten Atomlage (grau) bedeckt, so knickt die Versetzungslinie
nach links mit Stufencharakter ab (s. gestrichelte Linie in Bild 4.4b). So entstehen die bei der

plastischen Verformung haufig vorliegenden Versetzungsringe.

eingeschobene Versetzungslinie - gfe}rlsetzl;mgshme -
Halbebene Stufenversetzung chraubenversetzung
|
4

L ) S

| = |
AN

ungestorte
Atomlage
Burgersvektor
a b
Bild 4.4: Schematische Darstellung (a) einer Stufenversetzung und (b) einer
Schraubenversetzung.

In Analogie zu den Betrachtungen zur elastischen Verformung in Kapitel 4.1 fiihrt der Gitter-
baufehler Versetzung zu einer Anderung der Gleichgewichtsabstinde der Atome und damit zu
einem elastischen Verzerrungszustand. Dieser ldsst sich mathematisch leicht fiir eine Schrau-
benversetzung beschreiben, um deren Versetzungslinie man sich einen Zylinder gemif Bild
4.5 gelegt denkt. Uber die nur von der Entfernung » vom Versetzungskern abhingige Scher-
dehnung y, ldsst sich mit Hilfe des Hookeschen Gesetzes die Schubspannung 7, in z-Rich-

tung bestimmen:

b G
y@z 27”' und Oz 7@2 2727" . (411)
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Bei der Betrachtung des Spannungsfelds um eine Stufenversetzung treten aufgrund der Git-
teraufweitung unterhalb und der Gitterkompression oberhalb der eingeschobenen Halbebenen
auch Normalspannungen und -dehnungen in x- und y-Richtung (s. Bild 4.5b), infolge der

Querdehnung auch in z-Richtung auf. Fiir die Normalspannungen erhilt man [149]:

Gb )/(3)(2 +y2) Gb y(x2 _J’Z)

= ey ey Y e L R

Bild 4.5: (a) Elastische Verzerrung einer Schraubenversetzung und (b) elastisches
Spannungsfeld (Richtungen der Normal- und Schubspannungen ) um eine
Stufenversetzung (nach [156]).

Die zugehorigen Schubspannungen um eine Stufenversetzung lauten:

T L x(xz_yz)’ r.=1,=1,_=1,=0 (.13)
272(1-v) (x* + ) T

Neben dem durch eine individuelle Versetzung verursachten Eigenspannungsfeld und der von

auflen aufgeprigten Spannung wird der Spannungszustand in einem kristallinen Festkorper

auch durch Krifte zwischen den Versetzungen untereinander bestimmt. Aus einer auf der

Gleitebene wirkenden Schubspannung 7 ergibt sich die Kraft F (in vektorieller Form F ) pro

Langeneinheit auf eine Versetzung aus der Peach-Koehler-Gleichung:.

—

F=7-b bzw.allgemein F = (O',-j 5)X§ (4.14)

Durch Einsetzen der Gleichungen 4.12 und 4.13 erhilt man die Kréfte zwischen zwei Stufen-
versetzungen auf parallelen Gleitebenen entsprechend den geometrischen Verhiltnissen in

Bild 4.6a wie folgt (Polarkoordinaten und kartesische Koordinaten):
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X xZ _y2
F.\  Gb cos@(l—2sin2®) _GK (x2 +y?
|:Fy:|_m|:8in®(l+2cosz®):|_m M : (4.15)
()]

Demnach befinden sich Versetzungen, die unter einem Winkel von ®=90° bzw. ®=45° zuein-
ander angeordnet sind, in einer kraftfreien stabilen bzw. metastabilen Ruhelage (Versetzungs-
dipol, s. Bild 4.6). Am stabilsten sind dabei die ®=90°-Anordnungen, die z.B. bei Erholungs-

prozessen zur Bildung kohédrenter Kleinwinkelkorngrenzen fiihren.

Kraft zwischen zwei
Stufenversetzungen F, [Gb*/2n(1-v)y]

0-3-
0-2
0-1 4 L
0 5 L.y =¥ N E e
-0-1
-0-2
a b
Bild 4.6: (a) Krifte zwischen zwei Stufenversetzungen und (b) kraftfreie Dipol-

Anordnungen.

Dabei ist F max die Kraft, die zur Bewegung von Versetzungen auf Gleitebenen durch die auf-
gepréagte Schubspannung tiberwunden werden muss. Unter Berlicksichtigung der Wechselwir-
kungen zwischen Versetzungen auf parallelen Gleitebenen mit einer Versetzungsdichte von

pp und dem Uberwinden der Maximalkraft bei cos®(1-2sin’®)=1 folgt aus Gl. 4.15 fiir die

sogenannte Passierspannung s (nach [147]):
Thuss = GbA P, . (4.16)

Darin ist ) ein Geometriefaktor. Neben den Wechselwirkungen mit parallelen Versetzungen
wird der Widerstand gegeniiber Abgleiten auch durch Schneidprozesse mit Versetzungen auf
nichtparallelen Gleitebenen beeinflusst, denn die dabei entstehenden Stufen - als Kinken be-
zeichnet, wenn sie innerhalb der Gleiteben liegen und Spriinge (jogs), wenn die Versetzung

auf eine andere Gleitebene springt [149] - sind mit einer Energieerhdhung verbunden. Die aus
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den Wechselwirkungen mit diesen nichtparallelen sog. Waldversetzungen (Dichte pw) resul-
tierende zusitzliche Erhdhung der erforderlichen Schubspannung durch Gleiten kann in dhnli-
cher Weise wie GI. 4.16 formuliert werden. Durch Uberlagerung von Passierspannung yass
und Schneidspannung 7, erhilt man die kritische Schubspannung 7 fiir die Versetzungsbewe-

gung auf einem Gleitband (plastisches Abgleiten):
7, =aGb/p . (4.17)

mit der geometrischen Konstante a~0,5 und der Versetzungsdichte p=p,+pw. Dabel ist je-
doch der Einfluss der Temperatur auf die Abgleitgeschwindigkeit y = pbv (Orowan-

Gleichung, mit der Versetzungsgeschwindigkeit v) vernachléssigt. Die durch thermische Ak-
tivierung erleichterte Versetzungsabgleitung kann mit Hilfe einer Arrhenius-Gleichung wie-
dergegeben werden:

s61s))

7 =7 exp(— T (4.18)

worin AG(z,) die Aktivierungsenergie fiir die Uberwindung der Peierls-Energiemaxima durch
Schraubenversetzungen bei einer aufgebrachten Schubspannung 7, darstellt. Diese Uberwin-
dung wird mit zunehmender Temperatur (zunehmende Schwingung und Beweglichkeit der
Schraubenversetzungen in krz Metallen, vgl. Bild 4.7a [147]) leichter, was sich in einer mit

der Temperatur abnehmenden kritischen Schubspannung 7, dullert:

2
7, =TP—AT2£1H.LJ , (4.19)
Yo

worin 4 eine Konstante und 7, die Nabarro-Peierls-Spannung (Gl. 4.10) ist. In Metallen mit
kfz oder hexagonaler Gitterstruktur ist die Peierls-Spannung erheblich kleiner als die kritische
Schubspannung [147]. Die Versetzungsbewegung ist hierbei vorwiegend durch die elasti-
schen Wechselwirkungen (Passierspannung) bestimmt, die lediglich iiber den Schubmodul
eine geringfiigige Temperaturabhidngigkeit erfahren. Allerdings sind, in dhnlicher Weise wie
die Uberwindung der Peierls-Energiemaxima bei den krz Metallen, die Schneidprozesse ther-
misch aktiviert. Generell kann die kritische Schubspannung, die zur Versetzungsbewegung
auf einer Gleitebene erforderlich ist, demzufolge in einen athermischen Anteil und einen
thermisch aktivierten Anteil (Uberwindung der Peierls-Energiemaxima bei krz Kristallstruk-
tur, Schneidprozesse bei kfz und hexagonaler Kristallstruktur) unterteilt werden (Bild 4.7b).

Die ausgeprigte Temperaturabhidngigkeit der kritischen Schubspannung bei krz Metallen

kann insbesondere bei Versuchen mit hohen plastischen Dehnraten (nach Christ
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[74] ¢, 2 107 /s) zum Tragen kommen, da hierbei die Moglichkeit der thermisch aktivierten

Versetzungsbewegung weiter eingeschriankt wird und die kritische Temperatur 7, groBer als
die Raumtemperatur werden kann. Es sei an dieser Stelle angemerkt, dass bei den Wechsel-
verformungsversuchen an der krz B-Titanlegierung LCB (s. Kapitel 5 und 6) keine Dehnra-
tenabhéngigkeit festgestellt werden konnte, also Hochtemperaturverhalten (7>7 in Bild 4.7b)
vorliegt [24]. Dies kann auf den hohen Anteil an Legierungselementen zuriickgefiihrt werden,
die zu einer zusitzlichen Erhohung der Passierspannung flihren (Behinderung der Verset-

zungsbewegung durch Mischkristallhirtung).

kritische

thermischer Anteil
Schubspannung T,

zur Uberwindung
der Peierls-Energiemaxima

krz Metalle
A
e N\, -/ X
7 ( o Tc Temperatur T
Peierls-Energie- kritische
minima Schubspannung T,
kfz Metalle

Versetzung liberwindet Peierls-
Energiemaxima in Teilstiicken

athermischer Anteil: Passieren,
geringe therm. Aktivierung d. Schneiden

>

Temperaﬁlr T

a b

Bild 4.7: Schematische Darstellung (a) der Uberwindung der Peierls-Energiemaxima durch
Bildung einer Doppelkinke und (b) der kritischen Schubspannung in Abhingigkeit
von der Temperatur fiir krz Metalle (oben) und kfz Metalle (unten).

Die kritische Schubspannung, die zur lokalen plastischen Verformung erforderlich ist, bleibt
wiahrend des Verformungsprozesses jedoch nicht konstant. Mit zunehmender Abgleitung
steigt die kritische Spannung an. Zunichst konnen die Versetzungen noch nahezu frei durch
den Kristall hindurchlaufen (Bereich A in Bild 4.8a). Einige von ihnen kdnnen jedoch in Be-
reichen erhohter Versetzungsdichte stecken bleiben, so dass zunehmend Sekundargleitsyste-
me aktiviert werden. In der Regel bewegen sich Versetzungen entlang ihrer Gleitebenen in
aufgespaltener Form als sog. Shockley-Partialversetzungen unter Bildung eines Stapelfehlers
(Bild 4.8b). Das Aufeinandertreffen solcher Versetzungen auf iiberschneidenden Gleitebenen
fiihrt zur Bildung unbeweglicher Partialversetzungen, die als Hindernis gegeniiber dem weite-
ren Abgleiten von Versetzungen wirken (sog. Lomer-Cottrell-Lock, s. hierzu [149]). Wird die
Gesamtabgleitung auf die Probe bzw. das Bauteil aufgeprégt, so miissen neue Versetzungen
erzeugt werden und die kritische Schubspannung wird erheblich erhoht (Bereich B in Bild
4.8a).
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Ein wichtiger Mechanismus zur Entstehung neuer Versetzungen ist die Aktivierung von
Frank-Read-Quellen [156]. Vereinfacht kann die Funktionsweise einer solchen Versetzungs-
quelle gemél Bild 4.8c wie folgt beschrieben werden. Eine an den Punkten D und D’ blo-
ckierte Versetzungslinie wird durch die auf die Gleiteben wirkende Spannung ausgezogen,
wobei der Radius der Versetzungslinie abnimmt. Nach [149] besteht zwischen der zur Verset-
zungsbewegung erforderlichen kritischen Schubspannung 7 und dem Radius R einer ge-
kriimmten Versetzungslinie folgender Zusammenhang (vgl. Gl. 4.17):
_aGb

R

Wenn die Spannung also ausreicht, um die Versetzungslinie bis auf den Radius R=L auszu-

7 (4.20)

ziehen, dann wird die Versetzungsanordnung instabil und der Ring dehnt sich geméal3 Bild
4.8c solange weiter aus, bis sich die Versetzungssegmente M und N gegenseitig ausldschen.
So entsteht ein neuer Versetzungsring und der Prozess kann sich wiederholen.
Mit weiterer Verformung wird die Zunahme der Verfestigung wieder geringer (Bereich C in
Bild 4.8a). Dies kann auf die einsetzende Quergleitaktivitit von Schraubenversetzungen zu-
riickgefiihrt werden, wobei der Widerstand gegen weitere Verformung einerseits durch lidn-
gere freie Laufwege der Versetzungen und andererseits durch Annihilationsprozesse nur noch
wenig ansteigt. Die Neigung zu Quergleitprozessen hingt stark von der Stapelfehlerenergie
des entsprechenden Materials ab. Nur vollstindige Versetzungen konnen quergleiten. Daher
miissen sich die aufgespaltenen Partialversetzungen, die nicht in der Lage sind, das Gleitsys-
tem zu verlassen, gemall Bild 4.8b einschniiren, um zum Quergleiten und nachfolgenden
Wiederaufspalten auf einem Alternativgleitsystem fahig zu sein. Bei geringer Stapelfehler-
energie ist die urspriingliche Aufspaltung jedoch sehr grofl und dementsprechend wird das
Quergleiten erschwert (s. hierzu [74]). Mit erschwerter Quergleitfahigkeit wechselt das Gleit-
verhalten von wellig (z.B. Kupfer) zu planar (z.B. Messing).
Fiir reine einkristalline Metalle stellen die 0.g. Wechselwirkungen,
e Nabarro-Peierls-Spannung (Widerstand gegeniiber der Bewegung einer Versetzung
auf einer Gleitebene),
e Passierspannung (Wechselwirkungen mit dem elastischen Spannungsfeld der paralle-
len Versetzungen),
e Schneidspannung (Erhohung der kritischen Schubspannung infolge von Schneidpro-
zessen mit nichtparallelen Versetzungen) und
e Verfestigungsmechanismen (Bildung von Barrieren durch festgesetzte Versetzungen,

Versetzungsmultiplikation, Quergleiten)



Verformungsverhalten metallischer Werkstoffe 87

die Summe aller Beitrdge zur kritischen Schubspannung zur plastischen Verformung auf ei-
nem Gleitband dar. Diese Summe wird in den spiteren Betrachtungen zur Modellierung des

Mikrorisswachstums (Kapitel 7) als Reibungsspannung z; bezeichnet.

3. Wiederaufspaltung

1. Versetzungsaufspaltung unter,
Bildung eines Stapelfehlers " /

2. Einschniirung auf

Schubspannung t

t Quergleitebene
A - — D b / b
AN B
A B C DattaD” R, Q t>
) (2) 3)
‘ th

// /"\ sl./'_'_-_"‘--.,\:;\
a Scherung y - k. b /

“) )

Bild 4.8: Schematische Darstellung (a) einer Verfestigungskurve fiir kfz Einkristalle, (b) des
Aufspaltens und des Quergleitens aufgespaltener Versetzungen sowie (c¢) der
Funktionsweise einer Frank-Read-Quelle (nach [156]).

Es sei an dieser Stelle angemerkt, dass bei den meisten technischen Werkstoffen die effektive
Reibungsspannung dariiber hinaus erheblich von der Legierungszusammensetzung (Misch-
kristallhdrtung) abhingt (s. [147]). So fiihren Atome geringerer oder hoherer Durchmesser als
derjenige des Basismetalls zu einer zusétzlichen elastischen Verspannung (Gitterparameter-
Effekt). Ferner bewirken Fremdatome eine Anderung des Schubmoduls G und kénnen damit
zu einer Erhohung der kritischen Schubspannung beitragen (dielastische Wechselwirkung).
Einen erheblichen Beitrag zur kritischen Schubspannung leisten schlieBlich die Mechanismen
der Teilchenhdrtung — bei kleinen kohdrenten Ausscheidungen infolge von Schneiden, bei
groBeren und insbesondere bei nichtkohdrenten Ausscheidungen durch die Orowan-Umge-
hung (s. z.B. in [147]). Hierauf soll an dieser Stelle jedoch nicht néher eingegangen werden.

Weitere wichtige Verformungsmechanismen, die hier ebenfalls nur am Rande erwihnt wer-
den sollen, kommen bei hoheren Temperaturen, etwa ab der Hélfte der Schmelztemperatur 7,
zum Tragen (s. hierzu auch Kapitel 4.4.2 und 7.3). Durch die Diffusion von Leerstellen zu

Versetzungskernen konnen die Versetzungen ihre Gleitebenen verlassen und Klettern. Diese
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thermisch aktivierte Verformung bezeichnet man als Versetzungskriechen; die resultierende

(stationidire) Verformungsrate &, =(dg/dt) kann mit Hilfe des Nortonschen Kriech-

stationdr
Gesetzes beschrieben werden, wobei die Aktivierungsenergie O nidherungsweise mit derjeni-

gen fiir Selbstdiffusion gleichgesetzt werden kann:

£y = A( 03) exp 9 . (4.21)
G kT

Bei sehr hohen Temperaturen und geringen Spannungen tritt das Versetzungskriechen in den
Hintergrund, und die Materialverformung wird durch Diffusionsprozesse entweder entlang
von Korngrenzen (Coble-Kriechen) oder durch Volumendiffusion (Nabarro-Herring-
Kriechen) bestimmt. Eine detaillierte Betrachtung der Kriech- und Hochtemperaturschédi-
gungsprozess findet sich z.B. in [142,147]. Welcher Verformungsmechanismus in Abhingig-
keit von der aufgeprigten Spannung und der Temperatur liberwiegt, kann aus sogenannten
Verformungsmechanismenkarten (nach Frost und Ashby [157]) entnommen werden. Ein Bei-

spiel zeigt Bild 4.9 fiir Aluminium.

Temperatur [°C]
-200 -100 0 100 200 300 400 500 600

eI e e e e s o o
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107 theoretische Schubspannung-------------
: — 10%
Versetzungsgleiten
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@» 103 _ >
o Versetzungskriechen 10 2
D <
E
=108 = &
c 1
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Kriechen — 107
10 |—
—10?
107 |~ MNabarra-Herring-Kriechen
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0 0015202 03510406 =015 0,7 0850/ 1
TiMy
Bild 4.9: Schematische Darstellung einer Verformungsmechanismenkarte fiir Aluminium

(aus [147]).



Verformungsverhalten metallischer Werkstoffe 89

4.3  Plastische Verformung auf Gleitebenen im Ein- und Vielkristall

Wurde bisher von der Versetzungsbewegung in einem homogenen Einkristall auf einem be-
liebigen, nicht néher spezifizierten Gleitsystem ausgegangen, soll nachfolgend die Bedeutung
der Kristallstruktur, der geometrischen Anordnung moglicher Gleitebenen und die plastische
Verformung im Vielkristall behandelt werden.

Grundsiétzlich unterscheiden sich metallische Werkstoffe durch ihre Gitterstruktur, wobei die
kubisch-flachenzentrierte (kfz) und kubisch-raumzentrierte (krz) Gitterstruktur sowie die he-
xagonal dichteste Packung (hdp) die wichtigsten darstellen. Das kfz Gitter verfiigt iiber 12
Gleitsysteme des Typs <110>{111} (vier {111}-Ebenen mit je drei <110>-Richtungen). Da-
bei handelt es sich um dichtest gepackte Richtungen und Ebenen mit dem Abstand

d= a/ Vh* +k*+1* voneinander (Bild 4.10a). Aufgrund der hohen Packungsdichte der kfz
Metalle ist die kritische Schubspannung auf den Gleitsystemen verhéltnisméaBig gering (Gro-
Benordnung 7,=0,35-0,7MPa [158]), woraus die hohe Duktilitét resultiert. Kubisch-raumzent-
rierte Metalle verfiigen iiber eine dichtest gepackte Richtung (<111>-Richtung), jedoch tiber
keine dichtest gepackte Ebenen. Gleitvorgénge in krz Metallen treten entlang von sechs unab-
hiangigen {110}-Ebenen mit je zwei <111>-Richtungen, 12 {112}-Ebenen mit je einer eine
<111>-Richtung und 24 {123}-Ebenen mit je einer <111>-Richtung auf. Obwohl damit 48
Gleitsysteme vorliegen (s. Bild 4.10a), ist die kritische Schubspannung in krz Metallen auf-
grund der gegeniiber den kfz Metallen geringeren Packungsdichte hoher (Gréfenordnung
7=35-70MPa [158]). Hexagonale Metalle verfiigen grundsitzlich iiber drei {0001}<1120>-
Basisgleitsysteme (Bild 4.11c). Diese Metalle verhalten sich daher trotz ihrer geringen kriti-
schen Schubspannung (GroBenordnung 7,=0,35-0,70MPa) verhéltnisméBig sprode. Je nach
Achsenverhiltnis c/a konnen Gleitvorginge auch entlang von Pyramidal- und Prismenebenen
(s. gestrichelte Linien in Bild 4.10c) aktiviert werden [147].

Alternativ zur Verformung entlang von Gleitebenen kann ein Kristall seine Form auch durch
spontane mechanische Zwillingsbildung verdndern. Hierbei findet keine strukturelle Verande-
rung durch Versetzungsbewegung statt. Die Formidnderung wird hier alleine durch das spie-
gelsymmetrische Umklappen eines Gitterbereichs entlang der Zwillingsebene hervorgerufen
(kfz: {111} Verschiebungsrichtung: <112>, krz: {112} Verschiebungsrichtung: <111>). Bild
4.10d veranschaulicht die mechanische Zwillingsbildung fiir das Beispiel der kfz Kristall-

struktur.
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Welches Gleitsystem bei einer auf die Probe oder das Bauteil aufgebrachten Spannung o, ak-
tiviert wird, hangt von der Hohe der entsprechenden resultierenden Schubspannung z, ab, die
mit Hilfe des Schmidschen Schubspannungsgesetz ermittelt werden kann. In Abhdngigkeit
vom Winkel A zwischen Gleitrichtung und Spannungsachse und ¢ zwischen Gleitebenennor-
male und Spannungsachse (s. Bild 4.11a) gilt fiir die resultierende Schubspannung 7,:

r, =0,(cos@-cosd)=oc M. (4.22)
Darin ist M, der Schmid-Faktor, der einen Maximalwert von M=0,5 (maximale Schubspan-

nung) einnehmen kann. Fiir eine vorgegebene aufgebrachte Spannung wird das Gleitsystem

mit dem hochsten Schmid-Faktor das primir aktivierte sein.

{111}-Gleitbenen

Gleitebenen:

<110>-Gleitrichtungen <111>-Gleitrichtung
a b

Basisgleitung:
{0001 }-Gleitebenen

<1120>-Gleitrichtungen Verschiebungs-  Zwillings-
<«

richtun% ebene

= =
/ > \ & s = |_Verschiebungs-
A — v INY ebene
" | Prismen- A | \ cly=
lebene " \ A e Ig
. i -
/! \\
h \
Pyramidal- a0
ebene
c d

Bild 4.10:  Gleitsysteme in (a) kfz, (b) krz und (c) hexagonalen Kristallen; (d) schematische
Darstellung der Zwillingsbildung in kfz Metallen.

Sobald jedoch plastische Verformung entlang dem primér aktivierten Gleitsystem einsetzt,
kommt es zwangsldufig zu einer Verschiebung gegeniiber der urspriinglichen Stabachse (im

Fall der einfachen Zugprobe, Bild 4.11b). Da diese jedoch im Fall des Einkristalls durch die
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Einspannung, im Fall des Vielkristalls durch die umliegenden Koérner unterdriickt wird, ist
eine Rotation des Gleitsystems erforderlich. Damit ist wiederum eine Verdnderung des
Schmid-Faktors verbunden [159], die bei zunehmender Verformung die Aktivierung eines
zweiten (konjugierten) Gleitsystems bewirken kann (s. hierzu [147,152]).

In einer vielkristallinen Probe bzw. einem vielkristallinen Bauteil wird plastische Verformung
zundchst in denjenigen Kornern mit dem hochsten Schmid-Faktor einsetzen. Die daraus re-
sultierende Formédnderung muss von den umliegenden Kornern unter zundchst elastischer
Verformung aufgenommen werden, was zu einer lokalen Spannungsiiberhohung an den Korn-
grenzen fiihrt. Bei weiterer Verformung werden schlieBlich auch die Korner mit geringerem
Schmid-Faktor plastifizieren. Erst wenn alle Korner von plastischer Verformung betroffen

sind, ist die makroskopische Fliegrenze oy erreicht [147].

Gleitebene \ / \l
‘ Rotation

Gleitrichtung
Verbiegung

\I

v v

a b

Bild 4.11:  (a) Zur Ermittlung des Schmid-Faktors in einer einkristallinen Zugprobe und (b) zur
Formbeibehaltung des Kristalls erforderliche Rotation und Verbiegung (nach [152]).

Die Versetzungsbewegung auf Gleitebenen kann nicht iiber Korngrenzen hinauslaufen, da das
Kristallgitter dort um den Missorientierungswinkel ® abknickt. An einer realen dreidimensio-
nalen Korngrenze sto3en die benachbarten Gleitebenen in der Regel nur punktweise aufeinan-
der, da neben der Verkippung @ auch eine Verdrehung & der benachbarten Kristallgitter be-
steht (vgl. Kapitel 6.2). Die Gleitiibertragung in die Nachbarkdrner ist demzufolge ein indi-

rekter Prozess, der nach Gemperlova et al. [160] erheblich von der Versetzungsstruktur der
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betroffenen Korngrenzen abhingt. Vereinfacht betrachtet werden Versetzungen in einem
plastifizierten Korn durch die Hinderniswirkung einer Korngrenze aufgestaut. Durch n aufge-
staute Versetzungen erhoht sich infolge der abstoBBenden Kraft die auf die Korngrenze wir-
kende Spannung von der resultierenden Schubspannung 7;=Ms;- o, auf 7, =n 7. Die resultie-
rende Schubspannung auf eine Versetzungsquelle im Nachbarkorn mit Abstand ry von der
Korngrenze erfihrt durch den Versetzungsaufstau eine Spannungserhdhung um /(70): Zmax,
wobei die Abklingfunktion fA(x) das Abfallen der Aufstauspannung in Abhéngigkeit vom Ab-
stand x von der Korngrenze beschreibt. Damit tritt plastische Verformung im Nachbarkorn
ein, wenn die Spannung auf die Versetzungsquelle bei ry die kritische Schubspannung 7, zur

Aktivierung der Versetzungsemission libersteigt (s. [147]:

z(l-v)d

Tc:M520a+IB(70)' ~hh. (4.23)

Unter der Voraussetzung, dass Ms;-o, vernachldssigbar klein ist, ergibt sich aus Gl. 4.23 die
allgemeine Bedingung fiir die Gleitiibertragung in benachbarte Korner:
k!

(a) 77d = const => (b) Ty =7, +ﬁ' (4.24)

Gl. 4.24b entspricht der bekannten Hall-Petch-Beziehung [161,162] mit der materialabhingi-
gen Hall-Petch-Konstanten £” und gibt die Abhdngigkeit der FlieBgrenze (hier als 7y bezeich-
net) von der mittleren Korngréf3e d wieder. Entsprechend der oben dargestellten Herleitung
ist die Grundidee der Hall-Petch-Beziehung, dass die FlieBgrenze erreicht ist, wenn der
Versetzungsaufstau in einem Korn 1 infolge der resultierenden Spannung 7; die Aktivierung
einer Versetzungsquelle in einem Korn 2 bewirkt. Fiir sehr groe Kérner (d—00) muss zumin-
dest die kritische Schubspannung zur Versetzungsbewegung im Einkristall aufgebracht wer-
den.

Sobald mehrere oder alle Korner eines Vielkristalls plastifiziert sind, kann die Verformung
nicht mehr {iber Einfachgleitung erfolgen, da die Formédnderung der Kristallite dann nicht
mehr kompatibel wire. Die Kompatibilitit der Kristallplastizitdt kann durch Aktivierung von
fiinf unabhéngigen Gleitsystemen aufrecht erhalten werden. Eine infinitesimale Dehnung de
kann dann durch infinitesimale Scherungen dy auf fiinf Gleitsystemen unter der Bedingung,

dass die Summe dieser Scherungen I" minimal ist, wie folgt ausgedriickt werden:
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r

5
1
de=—-)> dy, 425
72 Z; (4.25)

Darin ist Mt der sog. Taylor-Faktor, der fiir eine regellose Orientierungsverteilung M1=3,06
betridgt. Demgegeniiber liefert eine Mittelung der Schmid-Faktoren fiir eine regellose Orien-
tierungsverteilung unter der vereinfachenden Annahme, dass Einfachgleitung vorliegt, den
sog. Sachs-Faktor Ms,=2,24. Die Kehrwerte des Sachs- und des Taylor-Faktors liefern die

entsprechenden mittleren Schmid-Faktoren.

4.4  Besonderheiten des Wechselverformungsverhaltens metallischer Werk-
stoffe

Im Wesen unterscheidet sich die Versetzungsbewegung wiahrend Wechselverformung nicht
von derjenigen wihrend monotoner Verformung, wie sie im vorangegangenen Unterkapitel
behandelt wurde. Doch bereits die phidnomenologischen Betrachtungen des einfiihrenden
zweiten Kapitels lassen auf fundamentale Unterschiede zwischen monotoner und zyklischer
Beanspruchung schlieBen. Die wichtigsten dieser Unterschiede sollen im Folgenden in kurzer
Ubersichtsform herausgestellt werden, wobei auch hier auf die umfassenden Darstellungen
zum Ermiidungsverhalten metallischer Werkstoffe verwiesen werden soll. Insbesondere die
Biicher von Suresh [30], Christ [74] und Bily (Hrsg.) [163] gehen detailliert auf die mikro-
strukturellen Aspekte des Wechselverformungsverhaltens metallischer (in [30] auch nichtme-
tallischer) Werkstoffe ein.

Der Vergleich der wihrend Ermiidungsbeanspruchung bei konstanter plastischer Dehnungs-

amplitude in ein Material eingebrachten kumulativen plastischen Verformung

o A%
= 4ZT"L (4.26)

i=1
mit der plastischen Scherdehnung y, in einem monotonen Zugversuch in Bild 4.12 zeigt, dass
die Verfestigung wihrend der Wechselverformung um ein bis zwei Groflenordnungen gerin-

ger ist, wenn von einem gegliihten, d.h. versetzungsarmen Zustand, ausgegangen wird.
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resultierende Schub-

spannung (Amplitude) t,(At,/2)

zyklische
Verformung

monotone
Zugbeanspruchung /

Ay,/2=4,5x 107

30+

Ay,/2=4,5x 10"
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(kumulative) plastische Scherung on

Bild 4.12:  Resultierende Schubspannung als Funktion der (kumulativen) resultierenden
Scherung in einem fiir Einfachgleitung orientierten Cu-Einkristall (Spannungsachse:

[123] Gleitsystem: (111)[101], nach [164]).

Freilich liegt die maximale plastische Scherung bei den zyklischen Versuchen weit unterhalb
derjenigen aus den monotonen Versuchen. Die Aktivierung sekundérer Gleitsysteme und die
damit in Zusammenhang stehende hohe Verfestigung spielt daher aufgrund des Ausbleibens
der Rotation der Gleitebene (vgl. Bild 4.11b) keine Rolle. Versetzungen entstehen und bewe-
gen sich demzufolge fast ausschlielich entlang des priméren Gleitsystems. Nach Mughrabi
[165] wird die Wechselverformung durch etwa gleich viele Versetzungen negativen sowie po-
sitiven Vorzeichens bestimmt, was bedeutet, dass anders als bei der monotonen Verformung
keine weitreichenden inneren Spannungen entstehen. Die Verfestigung erfolgt bei zyklischer
Beanspruchung durch die Wechselwirkung sich anziehender Stufenversetzungen und deren
Festsetzung als Dipole. Diese Dipole bilden die typische Biindel/Ader-Struktur fiir geringe
plastische Scherungsamplituden Ay,/2 (Bereich A in Bild 4.13, vgl. auch Bild 3.14). Mit zu-
nehmender Zyklenzahl nimmt sowohl die Versetzungsdichte in den Adern als auch die An-
zahl an Adern pro Volumen bis zu einem Volumenanteil von etwa 50% zu [30].

Eine weitere Besonderheit bei der zyklischen plastischen Verformung tritt auf, wenn die plas-
tische Scherungsamplitude Ay,/2 liber den Bereich A in Bild 4.13 hinaus erhéht wird. In dem
folgenden Bereich B bleibt die resultierende Schubspannung z, bzw. Schubspannungsampli-
tude Az,/2 bei zunehmender plastischer Scherungsamplitude konstant (Plateau). Die Ursache
fiir diesen Effekt ist das Auftreten sogenannter persistenter Gleitbdnder (PSB: persistent slip

bands). Innerhalb der persistenten Gleitbdnder kann eine gegeniiber der Biindel/Ader-Matrix
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eine um etwa 100fach groBere plastische Verformung aufgenommen werden (in Cu:
(Ayp1/2)matriX=6-10'5, (Aypl/2)p513=7,5-10'3 [74]). Nach der Mischungsregel von Winter [165]
nimmt im Plateau-Bereich B lediglich der Volumenbruchteil fpsg der hoher verformbaren per-

sistenten Gleitbiander zu:

A}/pl —
2

Ay
fPSB Tpl

Ay
+(1_fPSB Tpl

PSB Matrix

(4.27)

Streng genommen ist die Modellvorstellung von Winter eine Vereinfachung, denn auch wih-
rend der Verformung innerhalb der persistenten Gleitbidnder tritt eine leichte Verfestigung
auf. Dass dennoch eine Plateauspannung Az,/2, wie in Bild 4.13 gezeigt (fir Cu:
At,/2=28MPa [74]), auftritt, kann auf die mit zunehmender Scherungsamplitude abnehmende
PSB-Bildungsspannung zuriickgefiihrt werden [74,166]. Im Gegensatz zu der geringen Ver-
setzungsmobilitit innerhalb der Biindel/Ader-Struktur, die vorwiegend durch reversible Be-
wegung von Versetzungsringen zwischen den versetzungsreichen Adern (sog. flip-flop-
Mechanismus, s. hierzu [30]) bestimmt ist, kdnnen Stufenversetzungen aus den versetzungs-
reichen Wénden der persistenten Gleitbdnder (Sprossen der Leiterstrukturen, Bild 4.13) leicht

in die Kanéle ausgezogen werden, was eine hohe Verformbarkeit bedingt.

Is?;gjnl(:f&/Ader- PSB
rukturen
Jos=0% \ £r=100%
Labyrinthstrukturen
4—4 => Zellstrukturen
A B C
x =
Ay, /2
Schwellenwert P

fiir Rissinitiierung

Bild 4.13:  Zyklische Spannungs-Dehnungs-Kurve (Amplitude der resultierenden Sattigungs-
schubspannung Az/2 iiber der plastischen Scherungsamplitude Ay,/2) fiir
einkristallines Cu mit den zugehorigen charakteristischen Versetzungsstrukturen
(TEM-Aufnahmen aus [167] (Biindel-Ader-Struktur nach Wechselverformung),
[168] (Entwicklung der PSB-Struktur aus sich aufldsenden Adern) und [169]
(Labyrinthstruktur)).
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Die Sittigung innerhalb des persistenten Gleitbandes ist gekennzeichnet durch ein dynami-
sches Gleichgewicht zwischen der Versetzungsmultiplikation in Form des Ausziehens von
Stufenversetzungen in die PSB-Kandle und der Annihilation von Stufenversetzungen auf
Gleitebenen, wenn der sog. Annihilationsabstand unterschritten wird [170]. Die Annihilation
fiihrt zur Bildung von Leerstellen, die eine Volumenzunahme des persistenten Gleitbandes
und damit die Entstehung von Protrusionen zur Folge haben. Wie in Kapitel 6 erldutert, spie-
len diese Protrusionen bei der Ermiidungsrissinitiierung eine grofle Rolle. Thompson et al.
[16] konnten bereits 1956 zeigen, dass Gleitspuren auf der Oberfldche von wechselverformten
Kupfer nach elektrolytischem Abpolieren nach weiterer Beanspruchung wieder an exakt der
gleichen Stelle auftauchten. Sie bezeichneten diese Gleitspuren erstmals als "persistent" (be-
standig).
Fiir plastische Scherungsamplituden, die iiber den Plateau-Bereich B in Bild 4.13 hinaus ge-
hen, wird schlieBlich wieder ein Zunahme der Sittigungsspannung festgestellt. Dies kann auf
die einsetzende Quergleitung auf sekundiren Gleitebenen und damit zunehmender Verfesti-
gung (z.B. durch Cottrell-Lomer-Locks, s. Kapitel 4.2) zuriickgefiihrt werden. Aus der Biin-
del/Ader-PSB-Struktur bildet sich dann eine Labyrinth- bzw. eine Zellstruktur. Es sei an die-
ser Stelle angemerkt, dass Cu-Einkristalle, die fiir Mehrfachgleitung orientiert verformt wur-
den, keinen Plateau-Bereich aufweisen und nach Gong et al. [169] bereits bei kleinen Sche-
rungsamplituden Labyrinthstrukturen bilden.
In einer Reihe von experimentellen Arbeiten, die in [30] zusammengestellt wurden, konnte
gezeigt werden, dass persistente Gleitbdander auch in polykristallinen Werkstoffen, insbeson-
dere in den Oberflachenkdrnern, auftreten. Bei hoheren technisch relevanten Scherungsamp-
lituden iiberwiegt jedoch aufgrund der erforderlichen Kompatibilitit der Verformung der
Kristallite Mehrfachgleitung, was ein Ausbleiben des Plateau-Bereichs zu Gunsten der Aus-
bildung von Zellstrukturen zur Folge hat. Nach Plumtree und Pawlus [171] kann die durch-
schnittliche Zellgroe A in Abhéngigkeit von der Sittigungsspannungsamplitude Aoy/2, der
Reibungsspannung oy und einer mit der Stapelfehlerenergie zunehmenden Konstante B wie
folgt empirisch bestimmt werden:
2 _p? (4.28)
E A '

Bis hierher beschrinkten sich die Betrachtungen zum Wechselverformungsverhalten auf kfz
Metalle. Es soll aber nicht unerwéhnt bleiben, dass die plastische Verformung der krz Metalle

einige Besonderheiten aufweist (s. hierzu [147,172]). Ursache hierfiir ist die Unfahigkeit der
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Schraubenversetzungskerne zur Dissoziation (Aufspaltung unter Bildung eines Stapelfehlers)
und eine damit verbundene hohe Peierls-Spannung (s. Kapitel 4.2). Dies fiihrt dazu, dass die
plastische Verformung von krz Metallen wesentlich von der Beweglichkeit der Schrauben-
versetzungen abhdngt. Die Konsequenz ist eine starke Temperatur- und Dehnratenabhéngig-
keit sowie Asymmetrie des Versetzungsgleitens im Zug und im Druck. Wechselverformung
mit hohen Dehnraten fiihrt zu einer starken Verfestigung und der Bildung einer ausgeprégten
Zellstruktur [30]. Allerdings konnen bereits geringe Verunreinigungen zu einer Annidherung
an das Verhalten kfz Metalle fithren. So stellten Ackermann und Herz bei Fe-Einkristallen mit
30ppm Kohlenstoff [173] und Pohl et al. [174] bei einem unlegierten C-Stahl das Auftreten
PSB-éhnlicher Gleitbander fest.

Ein wichtiger Aspekt des zyklischen Verformungsverhaltens vieler metallischer Werkstoffe
ist das Auftreten des Bauschinger-Effekts [4]. Wie in Bild 4.14a schematisch dargestellt,
nimmt die FlieBgrenze bei einem Versuch mit vollstindiger Lastumkehr ab; charakterisiert
durch die Bauschinger-Spannung Aoy, und die Bauschinger-Dehnung Ag,. Obgleich die quan-
titative Erfassung des Bauschinger-Effekts eine Analyse des Einflusses der in der Zugverfor-
mung eingestellten Versetzungsstruktur auf die in entgegengesetzte Richtung erfolgende Ver-
formung erfordert, ist eine einfache qualitative Erkldrung mit Hilfe der Vorstellung moglich,
dass sich metallische Werkstoffe grundsatzlich wie Verbundwerkstoffe mit lokal unterschied-
licher Streckgrenze verhalten. Dies lésst sich bereits mit einem zweikomponentigen Masing-
Modell (s. hierzu [32]) erkldren. Dabei nimmt man eine Probe bestehend aus zwei parallelen

gleichgroflen Bereichen unterschiedlicher FlieBgrenzen oy; und oy, und elastisch/ideal-

plastischem Verhalten an (diinne Linien in Bild 4.14b).
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Bild 4.14:  (a) Schematische Darstellung einer Spannungs-Dehnungs-Kurve fiir vollstindig
umgekehrte Beanspruchung und (b) Erléuterung des Bauschinger Effekts anhand
eines Zweikomponenten-Modells.
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Bei Zugverformung setzt plastische Verformung der Probe ein, sobald die Streckgrenze von
Bereich 1 iiberschritten ist. Wird die Probe nach Erreichen der Maximalspannung entlastet, so
wird der weichere Bereich 1 nach omax-2 01y im Druck plastifizieren und damit die Fliegren-
ze des Verbunds im Druck bestimmen. Diese wird folglich geringer sein als diejenige bei der

vorangegangenen Zugverformung.
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5 Initilerung von Mikrorissen

5.1 Rissinitiierung — Definition und Bedeutung

Die Definition eines Anrisses ist in erster Linie abhéngig von der GréBenordnung, die man
der Betrachtung zu Grunde legt. So kann man einen Riss grundsitzlich bereits als lokale U-
berwindung der interatomaren Kohisionskréfte und Bildung einer neuen Oberfldche betrach-
ten. Zwar machen zur Analyse sproden Materialverhaltens und fiir sehr grundlagenorientierte
Untersuchungen entsprechende hochauflosende experimentelle Methoden und atomistische
Modelle durchaus Sinn und finden zunehmende Verbreitung, jedoch wird in diesem Kapitel
die physikalische Definition der Anrissbildung als Trennung einiger atomarer Bindungen nur
indirekt berticksichtigt. Vielmehr sollen die Ursachen diskutiert werden, die eine Anrissbil-
dung in der GroBenordnung der charakteristischen Mikrostruktur eines Werkstoffs, wie die
Korngrofle oder die GroB3e von Ausscheidungen und Poren, zur Folge haben. Im Kapitel 6 zur
Rissausbreitung ist ein solcher Anriss dann bereits vorhanden und es werden die Mechanis-
men aufgezeigt, die schlieBlich zum Werkstoffversagen durch Bruch fiihren.
Bei Ermiidungsbeanspruchung insbesondere im LCF-Bereich findet die Rissinitiierung meist
an der Oberfliche statt (Lukas in [175]). Sie ist grundsitzlich verursacht durch Span-
nungskonzentratoren, die zu lokaler plastischer Verformung oder zum Brechen bzw. zum Ab-
l6sen sproder Ausscheidungen fiithren. Lokale Spannungs-/Dehnungskonzentrationen konnen
eine Reihe verschiedener Ursachen haben (siehe auch Lindley und Nix [176]); diese sind im
Wesentlichen:
e bearbeitungsbedingte Oberfldchenrauigkeit oder Kerben,
e Oberfldchenprotrusionen aufgrund der Bildung ausgepragter (persistenter) Gleitbédnder
[177],
e nichtmetallische Einschliisse, die bereits wihrend des Walzprozesses gebrochen sein
konnen [178],
e Ausscheidungen und Poren, sowie
e Korngrenzen (bedingt durch elastische und plastische Anisotropie des Gefliges poly-
kristalliner Werkstoffe).
Abhéngig von der Beanspruchung und der Festigkeit des Werkstoffs kann die Phase der An-
rissbildung und der Ausbreitung mikrostrukturell kurzer Risse bis zu 90% der Lebensdauer
technischer Komponenten ausmachen [28]. Dies unterstreicht die Bedeutung einer eingehen-

den quantitativen Untersuchung der physikalischen Mechanismen, die lokal zu Spannungs-
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tiberh6hung und plastischer Verformung und schlielich zu Initiierung und Ausbreitung kur-
zer Risse fiihren. Letztere hingt wiederum erheblich von den lokalen mikrostrukturellen Ge-
gebenheiten ab. Erst wenn die GroBenordnung dieser mikrostrukturellen Gegebenheiten ge-
geniiber der Linge kurzer Risse vernachldssigbar ist, kann die Rissausbreitung pro Zyklus
(da/dN) mit den Methoden der linear-elastischen Bruchmechanik vorhergesagt werden. Insbe-
sondere bei hochdynamischer Beanspruchung (HCF-Beanspruchung) ist dann jedoch bereits
ein GroBteil der Lebensdauer verstrichen. Bild 5.1 zeigt schematisch die Entwicklung der Er-
miidungsschidigung wihrend der Ermiidungslebensdauer metallischer Werkstoffe (vgl. Polak
[179)).

Risslénge a
A Langrissausbreitung  Bruch

Rissinitiierung Mikrorissausbreitung
Ver-/Entfestigung
Versetzungsstruktur
Dehnungslokalisierung

Anriss \

>

Zyklenzahl N

Bild 5.1: Entwicklung der Ermiidungsschddigung in polykristallinen Metallen.

5.1.1 Einfluss von Kerben, Oberflichenbehandlungen und Eigenspannungen

In technischen Komponenten sind die Entstehungsorte fiir Ermiidungsanrisse meist Kerben
infolge der Bauteilgeometrie oder der Bearbeitungsrauigkeit, die als Spannungskonzentrato-
ren wirken. Der Einfluss von Kerben auf Initiierung, Ausbreitung oder Nichtausbreitung mik-
rostrukturell kurzer Risse wurde von Vallellano et al. in [180,181] anhand einer mikromecha-
nischen Modellierung diskutiert (vgl. Kapitel 7). Andrews und Sehitoglu [182] zeigten an-
hand von Untersuchungen am Stahl ASTM 4340, dass der Einfluss der Oberfldchenrauigkeit
auf die Ermiidungslebensdauer erheblich ist, wenn die mittlere Rautiefe R, den Durchmesser
intrinsischer Materialdefekte bzw. die KorngroBe iibersteigt. Uber den Mittelwert hinaus
wurde hier auch der Einfluss der Standardabweichung der Rautiefe in eine Modellierung der
lokalen Spannungsfelder mit einbezogen. Demnach konnte die erhebliche Streuung von Le-
bensdauerdaten technischer Werkstoffe auf eine hohe Standardabweichung der Oberflichen-
rauigkeitswerte zuriickzufiihren sein, die die GréBenordnung des Mittelwerts der Rautiefe

selbst erreichen kann.
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Um der Gefahr der leichten Anrissbildung an der Oberfldache entgegenzuwirken, wird haufig
eine mechanische Oberflichenbehandlung, z.B. durch Kugelstrahlen, Zugvorspannen oder
Festwalzen (s. z.B. [183]), vorgenommen. Die daraus resultierenden Druckeigenspannungen
bzw. Kaltverfestigung in der Oberfldche verringern die rissausbreitende Wirkung der im Be-
trieb aufgeprigten Zugspannung. Almers et al. untersuchten in [184] mit Hilfe der Rontgen-
diffraktometrie an unterschiedlich vorverformten Stahlproben (Stahl ASTM 1080) und mit
Hilfe von Finite-Element-Berechnungen den Abbau der Eigenspannungen wihrend Ermii-
dungsbeanspruchung und wiesen den verzogernden Einfluss einer Zugvorverformung auf die
Ermiidungsrissinitiierung nach. Das Einbringen von Eigenspannungen durch z.B. Kugel-
strahlen fiihrt jedoch hdufig zur Rissbildung unterhalb der Oberfldche (s. Bild 5.2b), die u.U.
durch zerstorungsfreie Werkstoffpriifung, wie dem Farbeindringverfahren, schwierig oder gar
nicht zu detektieren ist. Tabelle 5.1 zeigt die grundsdtzlichen Zusammenhdnge zwischen O-

berflichenbehandlungszustand und Rissbildung.

Tabelle 5.1:  Einfluss von Oberfldcheneigenschaften auf die Lebensdauer metallischer Werkstoffe (nach
[183)).

Rissinitiierung Rissausbreitung
Oberflachenrauigkeit beschleunigend keine Auswirkung
Kaltverfestigung (Vers.dichte) verzogernd beschleunigend
Eigenspannungen keine Auswirkung verzogernd

Rissinitiierung kann aber auch durch Oberflachenmodifikationen wéhrend des Betriebs verur-
sacht werden, z.B. durch Korrosion oder Partikelerosion. So untersuchten Peters et al.
[185,186] den Einfluss von mit hohen Geschwindigkeiten aufschlagenden Partikeln (foreign
object damage) auf das Verhalten kurzer Risse in der Titanlegierung Ti-6Al-4V vor dem Hin-
tergrund des Einsatzes dieser Legierung als Verdichterschaufeln in Flugzeugtriebwerken. Da-
bei werden zwar einerseits kurze Risse initiiert; die Ausbreitung selbst wird jedoch durch die

sich einstellenden Eigenspannungen verlangsamt (iibereinstimmend mit Tabelle 5.1).
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5.2  Mikrostrukturelle Einflussfaktoren auf die Rissinitiierung

5.2.1 Rissinitiierung an der Oberfldche - Grundsdtzliches

Nicht nur bei technischen, unbehandelten Oberflichen mit Bearbeitungsriefen, sondern auch
bei polierten Proben findet die Rissinitiierung in der Regel an der Oberfldche statt. Zu Aus-
nahmen von dieser Regel kommt es, wenn entweder besonders grof3e Ausscheidungen bzw.
Poren im Werkstoffinnern vorliegen oder bei der Langzeitermiidung mit verhiltnismaBig klei-
nen Spannungsamplituden dafiir aber Zyklenzahlen im Giga-Bereich (Ng>10°, UHCF ultra
high cycle fatigue, vgl. [187]).

An der Oberfldche treten in der Regel die hochsten Spannungen auf und zudem fehlt die Deh-
nungsbehinderung nach auflen (vgl. [175]). Unter der Mitwirkung von Spannungskonzentra-
toren kommt es dort zu lokaler Mikroplastizitéit bereits bei verhdltnismafig geringen Span-
nungsamplituden. Die mechanischen Spannungen sind nicht homogen verteilt, sondern hén-
gen lokal von der Form, GréBe und kristallographischen Orientierung der Korner sowie von
der Verteilung von Sekundérphasen, nichtmetallischen Ausscheidungen und Poren ab (vgl.
[188]).

Bei der Rissinitiierung an der Oberfléche iiberwiegt Einfachgleitung [189], wihrend die Riss-
ausbreitung ins Werkstoffinnere insbesondere bei kfz Werkstoffen durch Mehrfachgleitung
iber alternierende Gleitsysteme unter der Bildung von Schwingstreifen erfolgt. Bei Ermii-
dungsbeanspruchung ist die plastische Verformung entlang der Gleitbinder nur zum Teil re-
versibel. Adsorption von Sauerstoff an den heraustretenden Gleitbdndern (Gleitstufen) und
Verfestigung entlang der Gleitbinder haben Gleitirreversibilitdt, die schlieflich zur lokalen

Materialtrennung und Anrissbildung fiihrt, zur Folge (s. Kapitel 5.2.3).

5.2.2 Rissinitiierung an Ausscheidungen und Poren

Poren im Werkstoff, meistens resultierend aus der Materialschrumpfung wéhrend des GieB3-
prozesses (Mikrolunkerbildung), konnen bereits als vorhandene Mikrorisse angesehen wer-
den, insbesondere dann, wenn ihre GroB3e in der charakteristischen Dimension der Mikro-
struktur, wie z.B. die Korn- oder Phasengrofle, liegt. Dies zeigt sich z.B. bei der Riss-
initilerung in Magnesiumlegierungen, die bevorzugt an Poren, die bei der dendritischen Er-
starrung entstanden sind, stattfindet [90].

Bei der Rissinitiierung an Ausscheidungen, wie Sekundérphasen oder nichtmetallischen Ein-

schliissen, ist zwischen zwei verschiedenen Mechanismen zu unterscheiden:
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e Unterschiedliche elastische Eigenschaften oder unterschiedliche Warmeausdehnungs-
koeffizienten von Matrixwerkstoff und Ausscheidung fithren an der Grenzfliche bei
mechanischer oder thermischer Beanspruchung zu Spannungsiiberh6hung und damit
gef. zur Anrissbildung. Dies hingt demzufolge wesentlich von der Grofe der Aus-
scheidungen ab. Je nachdem, ob es sich um kohdrente Ausscheidungen, wie z.B. die
v’ -Phase in Ni-Basis-Superlegierungen, oder inkohdrente Ausscheidungen, wie nicht-
metallische Einschliisse, handelt, stellt die Grenzfliche zwischen Ausscheidung und
Matrix eine mehr oder weniger kritische Schwachstelle dar. Rissinitiierung setzt dann
durch Ablésen von z.B. MnS-Einschliissen in hochfesten Stdhlen ein [30].

e Insbesondere grofere nichtmetallische Einschliisse neigen zu sprodem Brechen. Sol-
che gebrochenen Ausscheidungen sind dhnlich wie Poren als Anrisse mit lokaler

Spannungsiiberh6hung zu verstehen.

Neben den bei kommerziellen Werkstoffen nie ganz vermeidbaren, mehr oder weniger schid-
lichen nichtmetallischen Einschliissen, werden Ausscheidungen auch bewusst zur Festigkeits-
steigerung (Teilchenhdrtung), Korngrenzenstabilisierung (Korngrenzenkarbide bei Hochtem-
peraturwerkstoffen) oder zur Verbesserung der Verschleiflfestigkeit eingesetzt. Hier muss ein
metallurgischer Kompromiss gefunden werden, der in einem Optimum der Werkstoffeigen-
schaften bei einer vorgegebenen Beanspruchung resultiert. Ein Beispiel fiir Ermiidungsrissini-
tiierung in einer SiC-partikelverstarkten Aluminiumlegierung zeigt Bild 5.2a; Ermiidungsriss-
initiierung an einer Karbidausscheidung in einem hochfesten kugelgestrahlten Federstahl un-

terhalb der Oberfliache ist in Bild 5.2b dargestellt.

Bild 5.2: Rissinitiierung an (a) einem SiC-Partikel in der SiC-verstirkten Al-Legierung
X8019 (nach [71]) und (b) unterhalb der Oberfldche an einem Karbideinschluss im
kugelgestrahlten Federstahl 54 SiCrV 6 nach [190]).
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Insbesondere an Stdhlen ist Rissinitiierung an nichtmetallischen Einschliissen, wie MnS-,
Al,O3-, SiO,-Teilchen, die hdufigste Versagensursache. Bei Aluminiumlegierungen sind es
meist intermetallische Einschliisse, die, je nach Grofle der Ausscheidung, Rissinitiierung oder
Mikroplastizitit verursachen, wie die S-Phase (Al,CuMg) oder die B-Phase (Al;Cu,Fe) [30].
Auch von Morris [191,192] durchgefiihrte Untersuchungen an der Aluminiumlegierung
Al 2219-T815 zeigten Rissinitiierung vorwiegend an intermetallischen Ausscheidungen, gele-

gentlich aber auch an Korngrenzen.

5.2.3 Rissinitiierung an persistenten Gleitbdndern

Selbst bei idealisierten Werkstoffen, die keinerlei Defekte, wie Ausscheidungen oder Korn-
grenzen enthalten, und deren Oberfldche poliert ist, fiihrt eine Wechselbeanspruchung, sobald
lokale plastische Verformung eintritt, frither oder spater zur Rissinitiierung. Wie eingangs er-
wihnt, ist die grundsétzliche Ursache dafiir die Irreversibiltdt der plastischen Verformung.
Versetzungen, die entlang eines Gleitbandes an die freie Oberflache gelangen, erzeugen dort
eine der Umgebungsatmosphédre ausgesetzte Gleitstufe. Die Adsorption von Sauerstoff ver-
hindert bei der Riickverformung das Wiederverschweilen der urspriinglichen Gleitstufe mit
der umgebenden Metallmatrix. Die Konsequenz ist, wie in Bild 5.4 dargestellt, lokale Deko-
hésion entlang der Gleitebene. Dies zeigen Wechselverformungsuntersuchungen im Vakuum
oder in einer Inertgasatmosphire, die eine erheblich erh6hte Lebensdauer als entsprechende

Versuche in Luft zur Folge haben (s. z.B. Thompson et al. [16]).

chemisorbierter
Sauerstoff (X X X )
{ ] ¥ { X )
-« —
(1) G Gleitstufe © Zugphase
o000
(K X X )
(2) — «
o) G Druckphase

Behinderung reversibler
Gleitung: Anrissbildung o @ © ® ®

o000
3) ) ’
o o  Zugphase

Bild 5.3:  Rissinitiierung durch irreversible Gleitvorgidnge unter Atmosphéreneinfluss.
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Dartiber hinaus beruht die Irreversibilitdt der plastischen Verformung auf Wechselwirkungen
der Versetzungen untereinander, die in Kapitel 4 erldutert sind. So fiihrt das dynamische
Gleichgewicht zwischen Versetzungsmultiplikation nach dem Frank-Read-Mechanismus und
der Annihilation von Schrauben- oder Stufenversetzungen in persistenten Gleitbindern PSB
(persistent slip band) zur Erzeugung von Leerstellen, die schlieBlich eine makroskopische
Rauigkeit entlang der Schnittpunkte der PSBs und einer urspriinglich polierten Oberfléche
erzeugt [175,193]. Der physikalische Mechanismus, der zu dieser aus Ex- und Intrusionen be-
stehenden Oberfldchenrauhigkeit fiihrt (mit einer mittleren Rautiefe in der Gréfenordnung
von R,~1pm und einem Kerbradius von d=0,1um [179]), kann nach Essmann, Gdsele und
Mughrabi (EGM-Modell [194]) wie folgt erkldrt werden (vgl. Bild 5.4a):

Versetzungen entgegengesetzter Vorzeichen annihilieren, wenn ihr Abstand eine kritische
Linge y, die bei Schraubenversetzungen y,=50nm und bei Stufenversetzungen ye~1,6nm be-
tragt [30], unterschreitet. Im Falle der aus Stufenversetzungen aufgebauten persistenten Gleit-
bander entstehen dabei Leerstellen oder interstitielle Atome, je nachdem ob die beiden einge-
schobenen Halbebenen sich bei der Annihilation iiberlappen (interstitielle Dipole) oder um
einen Abstand kleiner y voneinander entfernt sind (Leerstellendipole). Dies wird ermdglicht
durch die Erzeugung und Bewegung von Versetzungen auf verschiedenen Gleitebenen wih-
rend der sich abwechselnden Zug- und Druckphasen. Durch die Annihilation von Verset-
zungsdipolen, in PSBs vorwiegend des Leerstellentyps, kommt es zu einem Wechsel der Ebe-
ne auf der die Abgleitung aktiv ist, was schlieBlich zu einer gegeniiber dem Burgersvektor der
Versetzungen im PSB geneigten effektiven Gleitebene entlang der Strecke XX" bzw. bei Last-
umkehr YY"’ in Bild 5.4a fiihrt. Durch das neu erzeugte Volumen bei der Leerstellenbildung
werden dabei Extrusionen, im Falle eines interstitiellen Annihilationsmechanismus Intrusio-
nen erzeugt. Dies geschieht solange, bis eine Sittigungskonzentration C, g, der Leerstellen
erreicht ist. Diejenigen Versetzungen, die dem Annihilationsprozess entgehen, bewegen sich
auf in Bild 5.4a beispielhaft dargestellten Wegen (gestrichelte Linien) innerhalb des PSB
entweder zur freien Oberfliche oder zur Grenzfliche PSB-Matrix. Demzufolge entstehen an
den Grenzflichen PSB/Matrix Reihen von Stufenversetzungen, die in das PDB gerichtete
Halbebenen reprisentieren. Wenn alle diese Grenzflachenversetzungen aus der Oberfldche
heraustreten wiirden, entstiinde eine Protrusion (Oberflichenrauigkeit) der Hohe e geméal Bild
5.4a entstehen. Die Grenzflichenversetzungen erzeugen durch ihre gegenseitige Abstoung
aber auch innere Kompressionsspannungen (oipsg) im PSB. Diese Kompressionsspannungen
werden von der wechselnden aufgebrachten Spannung (o) iiberlagert, womit sich Span-

nungsspitzen in der Zugphase an den Punkten X und X’ in Bild 5.4a ergeben. Ma und Laird
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[195] zeigten fiir einen wechselverformten Cu-Einkristall, dass Risse tatsdchlich durch Span-
nungsiiberh6hungen an den Flanken von PSBs entstehen (s. Bild 5.4b). Auf die schadigende
Wirkung der Protrusionen weisen auch Experimente hin, bei denen die durch plastische
Wechselverformung in den PSBs entstandene Oberflachenrauigkeit abpoliert wurde und da-
mit eine erhebliche Steigerung der Lebensdauer erreicht werden konnte (Thompson et al.

[16], Basinski et al. [196]).

e=C,  d,/cos ©
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Leerstellenbildung
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Bild 5.4: (a) Schematische Darstellung der Entstehung von Extrusionen bzw. Protrusionen an
einem persistenten Gleitband (PGB) nach dem EGM-Modell [194] und (b)
Rissinitiierung an der Grenzfliche PGB/Matrix in wechselverformten Kupfer
(N=60000, 3,=0,002, REM-Aufnahme eines mit Hilfe der Taper-Sectioning-
Methode priparierten Querschliffs (nach [195]).

Die oben beschriebenen Zusammenhinge wurden zunéchst fiir Cu- und Ni-Einkristalle festge-
stellt. PSBs haben jedoch fiir die Rissinitiierung in den aus technischer Sicht bedeutsameren
polykristallinen Werkstoffen eine ebenso grole Bedeutung. Auch hier ist die Entstehung von
Protrusionen in den Oberflichenkdrnern maligebend [175]. Untersuchungen an polykristalli-
nem Kupfer von Figueroa und Laird in [197] sowie Kim und Laird in [198] zeigten, dass bei
moderaten Dehnungsamplituden transkristalline Risse an den Auftreffpunkten der persisten-
ten Gleitbdnder an den Korngrenzen entstehen [197]. Bei hohen Dehnungsamplituden und
damit hoherem plastischen Verformungsgrad und folglich hoherem PSB-Volumenanteil ver-
ursachen Gleitstufen mit einer Hohe in der Gréenordnung von 1um interkristalline Rissiniti-
ierung [198]. TEM-Untersuchungen von Huang und No in [199] bestétigen die Protrusions-
bildung entlang PSBs an Korngrenzen. Bei hohen Dehnungsamplituden fanden sie jedoch An-
risse an den Korngrenzen ohne Wechselwirkungen mit persistenten Gleitbédndern; sie stellten

dort iiberwiegend Versetzungszellstrukturen fest, die offensichtlich in dhnlicher Weise wie
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die persistenten Gleitbdnder eine Spannungserhohung an den Korngrenzen bewirken und da-
mit Rissinitiierung verursachen.

Obwohl die plastische Verformung in krz Werkstoffen von derjenigen in kfz Werkstoffen ab-
weicht (vgl. Kapitel 4), spielen Gleitbander hier eine dhnliche Rolle. Allerdings handelt es
sich wohl nicht um persistente Gleitbdnder (PSBs wurden lediglich in ferritischem Stahl von
Pohl et al. [174] festgestellt), sondern vielmehr um planare Versetzungsstrukturen, in denen
die Irreversibiltit der plastischen Verformung durch Versetzungsbewegung auf unterschiedli-
chen parallelen Gleitebenen eines Gleitbandes hervorgerufen wird. Untersuchungen an der
Titanlegierung LCB im einphasigen krz B-Zustand zeigten die Bildung interkristalliner Risse
durch Gleitstufen in dhnlicher Weise, wie von Kim und Laird [198] an Cu beobachtet und

diskutiert. Ein Beispiel dafiir zeigt Bild 5.14 in Kapitel 5.4.1.

5.3 Rissinitiierung durch elastische Anisotropie

5.3.1 Bedeutung und Definition elastischer Anisotropie

Wenn man sich den atomaren Aufbau kristalliner Metalle vor Augen fiihrt, ist es leicht einzu-
sehen, dass bei mechanischer Werkstoffbeanspruchung das elastische Werkstoffverhalten von
der raumlichen Lage der Einheitszelle zur Beanspruchungsrichtung abhéngt. Zwar ergibt sich
fiir Polykristalle insgesamt ein quasi-isotroper Elastizititsmodul £; Einkristalle hingegen wei-
sen eine z.T. erhebliche elastische Anisotropie auf. Technisch wird dies beispielsweise bei
einkristallinen Nickelbasis-Superlegierungen fiir thermisch und mechanisch hochbeanspruch-
te Gasturbinenschaufeln (i.d.R. Laufschaufeln der 1. und 2. Stufe) genutzt. Diese sind entlang
der maximalen Wiarmedehnungen in der elastisch weichsten [001]-Richtung orientiert. Damit
wird bei vorgegebener Dehnung der elastische Bereich erweitert und somit werkstoffschidi-
gende plastische Verformung vermieden. Bild 5.5 veranschaulicht dies fiir die drei Haupt-
richtungen der kfz Elementarzelle der einkristallinen Nickelbasis-Superlegierung PWA 1480
(nach [142,143]).

Unterzieht man den quasi-isotropen Polykristall einer genaueren Betrachtung, so spielt die
elastische Anisotropie bei der mechanischen Verformung ebenfalls eine wichtige Rolle. Die
elastische Anisotropie fiihrt dazu, dass sich die kristallographisch verschieden ausgerichteten
Korner bei einer makroskopischen Beanspruchungsamplitude o, elastisch unterschiedlich ver-
formen, was zu lokal hohen Spannungsspitzen an Korngrenzen und Tripelpunkten (genauer
Tripellinien) fiihrt und Rissinitiierung zur Folge haben kann. Dies ist in Bild 5.6 schematisch

dargestellt.
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Bild 5.5: Abhingigkeit des Elastizitdtsmoduls von der Orientierung fiir die einkristalline

Nickelbasis-Superlegierung PWA 1480 bei Raumtemperatur (nach [142]).

Spannungiiberhéhungen

T T ? ? T T T Ta T ? T T T T durch Anisotropie der

elastischen Verformung

."'-.‘_ durch elastische Anisotropie
% unterschiedlich verformte Korner

e, #/ Geometrie der Korner
N 4 im spannungsfreien
Zustand

YYYYYYYYYVYYYYYYY

a b

Bild 5.6: Schematische Darstellung des Einflusses kristallographischer Anisotropie: (a)
inhomogene Spannungsverteilung und (b) daraus resultierende Anisotropie der
elastischen Verformung.

Mathematisch kann die elastische Anisotropie wie folgt beschrieben werden: folgendermallen
beschreiben: Unter Zugrundelegung des Nachgiebigkeitstensors Sy fiir das Materialgesetz

(vgl. Kapitel 4.1)

& = Sijlekla (5.1)

der sich fiir einen Kristall mit kubischer Symmetrie (orthotrop) auf drei unabhédngige Kom-

ponenten beschrankt
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S.. =
o : (5.2)

S O O o O

0 0 0 0 0 s,

kann die elastische Anisotropie 4 als das Verhiltnis des Schubmoduls in der (011)-Ebene

E[om] _ 1

G. = —
(o11) (5.3)
2(1 + V) 2(Sn - 512)
zu dem Schubmodul in der (001)-Ebene
1
G(om) - (5.4)
S44

wie folgt ausgedriickt werden:

A= G oo _ 2(511 _Slz) (5.5)

G(011) S

Ejoory1st hierbei der Elastizitditsmodul in [001]-Richtung.

5.3.2 Bestimmung elastischer Einkristall-Konstanten und Abschdtzung der elastischen Ani-
sotropie

Fiir viele reine Metalle sind elastische Einkristallkonstanten der verschiedenen kristal-
lographischen Orientierungen bekannt und tabelliert, z.B. in [201]. Fiir die meisten techni-
schen Legierungen, wie auch die B-Titanlegierung LCB, ist dies jedoch nicht der Fall, so dass
spezielle Messungen erforderlich sind. Verfiigt man iiber Einkristalle, so ist dies kein grof3e-
res Problem. Entweder unterzieht man entsprechend orientierte Proben einer mechanischen
Beanspruchung im elastischen Bereich, wobei der Einkristall-Elastizitdtsmodul aus dem re-
sultierenden Spannungs-Dehnungsdiagramm bestimmt werden kann, oder man nutzt den Zu-
sammenhang zwischen Schallgeschwindigkeit und Elastizititsmodul (Ultraschallmessungen).
Zur Abschitzung von Einkristallkonstanten mit Hilfe polykristalliner Proben wurde dariiber
hinaus hier ein Verfahren eingefiihrt, dem die lokale Dehnungsmessung mit Hilfe der ISDG-
Technik (s. Kapitel 3.1.3) und die Kristallorientierungsmessung mittels EBSD (s. Kapitel
3.3.1) zu Grunde liegt [200]. Dabei werden jeweils zwei Mikrohérteeindriicke innerhalb ein-

zelner, verschieden orientierter Korner eingebracht und deren Verschiebung bei mechanischer
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Beanspruchung gemessen. Der quasi-isotrope Gesamt-Elastizitdtsmodul £ und die Querdehn-
zahl v (Poisson-Verhiltnis) werden dann mit auf der Probe applizierten Dehnmessstreifen be-
stimmt (s. Tabelle 5.2). Der Versuchsaufbau ist schematisch in Bild 5.7 dargestellt.

Aus der lokalen Verschiebung innerhalb eines Korns p in Zugrichtung erhdlt man unter der

vereinfachenden Annahme, dass innerhalb des Korns die aufgebrachte Spannung o, herrscht,
die lokale Komponente s/ des Nachgiebigkeitstensors S, der mit dem <001>-Einkristall-
Nachgiebigkeitstensor S;i (Gl. 5.2) iiber eine Transformationsbeziehung (vgl. Kapitel 5.1)

verkniipft ist, in die die Richtungskosinus der Winkel zwischen den lokalen <001>-

Kristallachsen und der Beanspruchungsrichtung /;, /;, und /53 eingehen (aus EBSD-Daten

ermittelt). Fiir s/, ergibt sich demnach:

5= s — (25, =25, =53, )- (212, + 1212 + 1212 )=5,, = (25,, = 25,, = 5,,)-T, (5.6)

1p*2p 2p”3p 3p-lp

mit Hilfe von
Vickers-Mikrohérteeindriicken

? ISDG-Dehnungsmessung
1
|
|
!
i
i

E,v < ousfD—— =7
(Polykristall) -
d
1 .
| A
F Ad
-Orientierungsmessungen
v EBSD-Orientierung gen! ——p [ »
Bild 5.7: Schematische Darstellungen der fiir die Bestimmung der elastischen Anisotropie 4

erforderlichen Messungen.

Gleichung 5.6 enthélt die drei unbekannten GroBen s;;, 512 und s44 des Einkristall-Nachgie-
bigkeitstensors S und die gemessenen GroBen s;; und I', (Orientierungsfunktion des p-ten

Korns). Fiihrt man mindestens zwei Messungen durch (p=1; p=2), ldsst sich ein Teil von GI.

5.7 eliminieren und man erhilt fur s11:

o (L_nm) 1
11 S111 5121 FZ _Fl . (5.7)

Zur vollstindigen Beschreibung der elastischen Anisotropie bendtigt man jedoch noch die

Konstanten s, und s44. Diese konnen mit Hilfe der Grenzwertkonzepte nach Voigt und Reuss
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abgeschitzt werden [202-205]. Hierbei liegt die Annahme eines aus parallelen (Voigt) bzw.
aus sequentiell (Reuss) angeordneten Kornern zusammengesetzten Vielkristalls zugrunde. Die
quasi-isotropen elastischen Konstanten £ und v des Polykristalls konnen dann wie folgt aus

den Einkristall-Nachgiebigkeitskonstanten abgeschétzt werden:

£ _ 5 v — 25, —8s,, +5,, 53)
Reuss 35, + 28, + 5, Reuss 6s,, +4s, +2s,, ° '
P 5-3B L —5s,, + B(s,, +2s,,) .

YO® (5—B)s,, —2Bs,, YR 55+ (B=2)s,, +25,,) (59)

Die Konstante B in Gl. 5.9 beinhaltet iber B=1-4 die Anisotropie 4 gemil3 der Definition in
Gl. 5.5. Mit den Gleichungen 5.5 bis 5.9 konnen die Messwerte ausgewertet werden und man
erhilt die Komponenten des Einkristall-Nachgiebigkeitstensors Sjj; und die Anisotropie 4.
Um die hohe Streuung der Messergebnisse zu kompensieren, wurden die Ergebnisse in ein Fi-
nite-Elemente-Modell des Mikrogefiiges integriert, mit dessen Hilfe die lokalen Dehnungen
berechnet werden kdnnen. Ein Optimierungsalgorithmus [206] modifiziert dabei die nach
Voigt und Reuss abgeschiétzten Einkristall-Nachgiebigkeitskomponenten derart, dass schlie3-
lich die berechnete Verschiebung der Mikrohirteeindriicke mit der gemessenen {iberein-
stimmt. Fiir die B-Titanlegierung LCB ergab sich schlieSlich ein Anisotropiefaktor von
A=0,7, der den Finite-Elemente-Berechnungen in Kapitel 5.3.3 zu Grunde liegt. Es sei an die-
ser Stelle angemerkt, dass die Ergebnisse des oben beschriebenen Verfahrens aufgrund von
Messungenauigkeiten und den erheblichen Vereinfachungen nur als sehr grobe Niherung be-
trachtet werden konnen. In fritheren Arbeiten werden fiir die Anisotropie anderer B-Titanle-
gierungen Werte von 4=1,7 (fiir Ti-40V [207]) und A4=2,25 (fiir Ti-10Cr [208]) angegeben.
Auch wenn die unterschiedlichen chemischen Zusammensetzungen der Werkstoffe eine mog-
liche Erkldrung fiir die grundsétzlich abweichenden Werte der elastischen Anisotropie liefern,
sollte eine Uberpriifung der Niherung fiir LCB (4~0,7) anhand von Ultraschallmessungen an
LCB-Einkristallen erfolgen.

5.3.3 Finite-Elemente-Berechnung der elastischen Anisotropiespannungen zur Vorhersage
von Rissinitiierungsorten

Die Hohe der durch die elastische Anisotropie A verursachten Spannungsiiberhdhungen ge-

geniiber der aufgebrachten Spannung o, hingen nicht unerheblich von der geometrischen

Form und der Lage der benachbarten Korner zueinander und gegeniiber der Beanspruchungs-

richtung ab. Dies macht eine analytische Berechnung (s. Kapitel 5.3.4), wie sie in einer Reihe
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von Arbeiten [209-214] auf relativ einfache Geometrien wie Zwillingsgrenzen oder Bikristal-
le angewandt wurde, fiir beliebig zusammengesetzte Polykristalle duBerst schwierig [215].

Fiir das Beispiel wechselverformter Proben der Titanlegierung LCB im einphasigen krz 3-Zu-
stand wurden daher fiir Bereiche der Mikrostruktur, in denen Gleitbdnder und/oder Mikroan-
risse auftraten, numerische Berechnungen mit Hilfe der Finite-Elemente-Methode auf der Ba-
sis der gemil3 Kapitel 5.3.2 abgeschétzten Anisotropie von 4=0,7, die den Komponenten

c11=192790MPa, ¢1,=20973MPa und c44=26316MPa des Steifigkeitstensors S entspricht,

durchgefiihrt. Zu diesem Zweck wurden rasterelektronenmikroskopische Aufnahme entspre-
chend geschédigter Gefiigeausschnitte mit Hilfe des FE-Preprocessing-Programms PATRAN
zu anisotropen achtknotigen finiten Elementen vernetzt (40-48-8 hex8-Elemente). Da die Auf-
nahmen nur die Oberfldche der tatsdchlich dreidimensionalen Korner darstellen, wurden die
in das Materialinnere ragenden Korngrenzen vereinfacht als orthogonal zur Oberfldche ange-
nommen. Der Gefiligeausschnitt ist geméf der Darstellung in Bild 5.8 in einen isotropen, gro-
ber vernetzten Bereich eingebettet, der auf einer Seite fest eingespannt ist und auf der anderen
Seite durch die aufgebrachte Normalspannung, hier o;=600MPa, beansprucht wird. Fiir die-
sen Bereich wurden zur Berechnung die quasi-isotropen elastischen Konstanten fiir die Legie-
rung LCB E=84,5 GPa und v=0,365 verwendet. Mit Hilfe des Finite-Elemente-Programms
ABAQUS wurden schlielich die lokalen Spannungen fiir die jeweiligen Mikrostrukturaus-

schnitte berechnet.

feinvernetzter
Gefligebereich

1sotrope
Umgebung

Bild 5.8: Schema der FE-Vernetzung realer Gefiigeausschnitte (aus REM-
Oberflichenaufnahmen) in einer isotropen Umgebung.



Initiierung von Mikrorissen 113

Bei der B-Titanlegierung LCB im einphasigen krz Zustand geht die Rissinitiierung nahezu
ausschliefllich von den Korngrenzen aus. Bild 5.9a zeigt einen Gefiigebereich, in dem wéh-
rend Ermiidung bei einer Spannungsamplitude von Ao7/2=600MPa und einem Spannungsver-
hiltnis von R=-1 Gleitbandrisse ausgehend von einer Korngrenze entstanden sind. Die mit der
FE-Methode berechneten elastischen Hauptnormalspannungen fiir diesen Gefiigebereich sind
in Bild 5.9b dargestellt. Es ergaben sich deutliche Spannungsiiberh6hungen an derjenigen

Korngrenze, an der tatsdchlich Rissbildung festgestellt werden konnte.

’ .:__...ul'l= C
LU NS EEE

IOO'um

Bild 5.9: (a) REM-Aufnahme transkristalliner Gleitbandrisse, entstanden wéhrend
Wechselverformung der -Ti-Legierung LCB bei einer Spannungsamplitude von
Ao/2=600MPa und (b) mit Hilfe der FE-Methode berechnete
Hauptnormalspannungen (je dunkler die Einféarbung, desto héher der
Spannungswert).

In dhnlicher Weise konnten elastische Anisotropiespannungen auch als Ursache fiir interkris-
talline Rissinitiierung ausgemacht werden. Dies zeigt das Beispiel in Bild 5.10. Auch hier er-
gab die FE-Berechnung auf der Basis der elastischen Anisotropie von 420,7 die maximalen
Hauptnormalspannungen an der tatséchlich aufgerissenen Korngrenze.

Natiirlich hdngt die Rissinitiierung nicht alleine von den Hauptnormalspannungen ab. Viel-
mehr ist es die Kombination mit den auf die Gleitebenen des Werkstoffs wirkenden Schub-
spannungen, die dort lokale plastische Verformung und schlieBlich das Aufreilen des Gleit-
bandes bewirken konnen. Bisher wurden die Schubspannungen als Tresca-Vergleichsspan-
nungen berechnet, so dass keine Aussage iiber die tatsdchlich in Richtung der Gleitebenen

auftretenden Schubspannungen moglich war [215].
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a b

Bild 5.10:  (a) REM-Aufnahme eines interkristallinen Risses, entstanden wéhrend
Wechselverformung der B-Ti-Legierung LCB bei einer Spannungsamplitude von
Ao/2=600MPa und (b) mit Hilfe der FE-Methode berechnete Verteilung der
Hauptnormalspannungen (je dunkler die Einféarbung, desto hoher der
Spannungswert).

Einen Hinweis darauf, dass die elastische Anisotropie zu hohen Schubspannungen auf die
Gleitebenen fiihrt, ergab die experimentelle Bestimmung aktiver Gleitsysteme und deren
Schmid-Faktoren, die dann mit den innerhalb der betroffenen Kdrner maximal mdglichen
Schmid-Faktoren verglichen wurden. Die Gleitsysteme wurden iiber die auf der Oberfldche

sichtbaren Gleitspuren in Verbindung mit der Missorientierungsmatrix M des <001>-

Kristallkoordinatensystems gegeniiber dem Probenkoordinatensystem (EBSD-Messungen, s.

Kapitel 3.3.3) bestimmt [216]. Zu diesem Zweck wurde das gemessene Verhiltnis der beiden

Komponenten des Einheitsvektors l: der beobachteten Gleitspur

ly
Ao = 7 (5.10)

X
mit denjenigen berechneten Verhidltnissen A verglichen, die sich aus den 48 moglichen
Gleitsystemen des krz Gitters auf den {110}-, {112}- und den {123}-Ebenen errechnen. Da-

bei stehen die Normalenvektoren der jeweiligen Gleitsysteme 7,;, 1m <001>-

Kristallkoordinatensystem wie folgt den entsprechenden Vektoren 7n . =(a), a2, a3) des Pro-

spec
benkoordinatensystems gegentiber:

Hiiq =Mn (5.11)

spec *
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Mit den Komponenten der zugehorigen Gleitspuren [ =—a, / Vai +a; , L' =a / Vai +a;

und /" =0 kénnen fiir die verschiedenen Gleitsysteme die der Gleichung 5.10 entsprechen-

den berechneten Verhéltnisse

lth
Ty = 2o ==L (5.12)
er l;h a2 . .

ermittelt und mit den experimentell bestimmten Werten A, verglichen werden. Fiir das tat-
sdchlich aktive Gleitsystem sollten die A-Werte dann iibereinstimmen. Fiir die so ermittelten
Gleitsysteme wurden schlieBlich die Schmid-Faktoren Mg bestimmt (vgl. Kapitel 4.3). Diese
sind in vielen Fillen jedoch nicht wie erwartet die groBtmoglichen [217]. So betrigt zum Bei-
spiel der Schmid-Faktor fiir das identifizierte {123}<111>-Gleitsystem in Bild 5.11 Ms=0,12,
wo hingegen der maximale Schmid-Faktor Ms=0,494 die Aktivierung des {110}<111>-Gleit-
systems erwarten liee. Die in Bezug zur aufgebrachten Spannungsrichtung nahezu parallelen
Gleitspuren resultieren daher offensichtlich aus inneren Spannungen, die durch die elastische

Anisotropie verursacht wurden.

Bild 5.11:  Entstehung von Gleitspuren parallel zur aufgebrachten Spannungsrichtung (<) in
der B-Ti-Legierung LCB bei einer Spannungsamplitude von Ac/2=600MPa.

5.3.4 Analytische Berechnung von elastischen Anisotropiespannungen

Auf die Bedeutung der elastischen Anisotropie bei der Rissinitiierung wurde bereits in einer
Reihe fritherer Arbeiten hingewiesen, in denen die resultierenden Spannungen fiir einfache
Mikrostrukturen wie Zwillingskorngrenzen in polykristallinem Kupfer (Neumann und Ton-
nessen [211,212]) und austenitischem Stahl (Heinz und Neumann [209], Blochwitz und
Tirschler [218]), sowie an Kupfer-Bikristallen (Peralta et al. [210], Llanes und Laird [213])
analytisch berechnet wurden (s. auch [214]).
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Neumann und Tonessen [211] stellten in Ubereinstimmung mit friiheren Arbeiten (z.B. in
[219]) Rissinitiierung an Zwillingskorngrenzen fest, deren Struktur mit einer niedrigen Korn-
grenzenenergie an sich eine hohere Resistenz gegeniiber Rissbildung erwarten liele. Es zeigte
sich, dass nur jede zweite Zwillingskorngrenze von starker Gleitbandbildung und Rissinitiie-
rung betroffen war (Bild 5.12b). Auch hier diirfte die elastische Anisotropie die Ursache einer
lokalen Spannungsiiberhdhung sein, die Rissinitiierung zur Folge hat. Blochwitz und
Tirschler [218] zeigten jiingst, dass die an Zwillingsgrenzen in austenitischem Stahl initiierten
Risse im Materialinnern nicht entlang der Zwillingsgrenzen, sondern unter Aktivierung giins-
tig orientierter Gleitsysteme in die Korner hineinwachsen. Demnach ist lediglich die Rissiniti-
ierung durch elastische Anisotropie bewirkt; die Rissausbreitungsrichtung héngt hingegen
von der Lage der glinstigen Gleitsysteme ab.

Die aus elastischer Anisotropie resultierenden Spannungsiiberh6hungen an Zwillingskorn-
grenzen wurden von Neumann und Tonessen [211] in analytischer Weise wie folgt ermittelt:

Eine gestapelte Anordnung von Zwillingen entsprechend der Darstellung in Bild 5.12a, die

einachsig durch eine &duflere Spannung o, (bzw. in tensorieller Schreibweise o, in Anleh-

nung an [211]) belastet wird, wiirde sich durch die elastische Anisotropie unterschiedlich ver-
formen und nicht mehr zusammenpassen. Aus diesem Grund sind elastische Anisotropiedeh-
nungen & mit entsprechenden zusétzlichen Spannungsbeitridgen, die im Folgenden néher er-
lautert werden, erforderlich. Fiir die lokale Spannung oy an einem durch den Ortsvektor 7
festgelegten beliebigen Punkt in dem Gefiigeausschnitt in Bild 5.12a wird folgender Zusam-

menhang angenommen:
0y (F)=0cj +soy + 0y (7). (5.13)
Die homogene Spannung o; wird aufgrund der unterschiedlichen elastischen Verformung

der Zwillingskdrner von einer Anisotropiespannung o, iiberlagert, die in der Zwillingsan-

ordnung jeweils in den Kdrnern 1 mit s=1 und in den Kérnern 2 mit s=-1 multipliziert wird.

Die Spannung &, ist erforderlich, um die durch so, verursachten Zug- und Druckspannun-

gen an den oberen und unteren Begrenzungen des Gefiligeausschnitts in Bild 5.12a auszuglei-

chen.
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aus der Anisotropie resultierende Spannungen
an der Oberfldche und deren Auswirkungen
T < innerhalb der Korner

. —
Zwillingskorngrenzen
a b

Bild 5.12:  (a) Vereinfachte zweidimensionales Gefligeanordnung zur Herleitung einer
analytischen Losung fiir die elastischen Anisotropiespannungen in einem
Zwillingsstapel und (b) experimentell beobachtete Rissbildung an jeder zweiten
Zwillingskorngrenze (Pfeile) in bei Raumtemperatur ermiideten polykristallinem Cu
(nach [211]).

Die elastischen Anisotropiedehnungen ¢, =n, (el.lk - gli) senkrecht zu den Zwillingskorn-
grenzen mit dem Normalenvektor 7 erhdlt man aus dem Material-Gesetz unter Einbezichung
2

der Steifigkeitstensoren fiir die Kérner 1 (S}, ) und die Kérner 2 (S;, ). Diese nehmen auf-

grund der elastischen Anisotropie im Probenkoordinatensystem unterschiedliche Werte an.

Da fiir eine kompatible Verformung in den Korngrenzenebenen genau die Anisotropiedeh-
nungen & durch die Spannungen so, ausgeglichen werden miissen, also verschwinden, kann
das Material-Gesetz fiir den Zwillingsstapel in Bild 5.12 wie folgt formuliert werden:
4 Kl ! 2 a b
& = n( ikm ™ iklm Xo-lm T80, ): 0. (5.14)
Da s an den Korngrenzen das Vorzeichen wechselt, miissen zur Erfiillung der Gleichge-

wichtsbedingungen die normal auf die Zwillingsgrenzen wirkenden Spannungen verschwin-

den:

ich =0 (5.15)
Die sechs Gleichungen 5.14 und 5.15 reichen nun aus, um den symmetrischen Spannungsten-
sor o, zu berechnen. Allerdings ergeben sich aus s, auch Spannungsanteile # senkrecht

zur Oberflache des Gefiigeausschnitts in Bild 5.12a (Normalenvektor s ):

t,=s0)5. (5.16)



Initiierung von Mikrorissen 118

Da die Oberflache des Gefiigeausschnitts spannungsfrei sein muss, ist die zusétzliche Aus-
gleichsspannung o, erforderlich (s. Gl. 5.13) Theoretisch resultieren aus der periodischen
Vorzeichenumkehr (s=+1/-1) logarithmische Spannungssingularititen an den Stellen, wo die
Korngrenzen die Oberflache treffen. Solche singuldren Spannungsiiberh6hungen treten prak-
tisch jedoch nicht auf, sondern werden durch lokale plastische Verformung ausgeglichen. Ei-
ne Abschitzung der durch elastische Anisotropie verursachten Spannungsiiberhdhungen an
den Korngrenzen kann {iber eine ungefdhre Ermittlung der Spannungen o, erfolgen, die sich
durch den periodischen Vorzeichenwechsel ausgleichen und nur bis zu einer Tiefe in der Gro-
enordnung der Korndicke d wirksam sind (Prinzip von St. Vernant [220]). Die Spannungen

o, , bei denen es sich um reine Schubspannungen parallel zu den Korngrenzen handelt, kon-
nen nach [211] wie folgt angegeben werden:

J‘k (F)z W,B(F)(nia,fls, +nkal§s,), (5.17)
worin n; n; die Komponenten des Korngrenzennormalenvektors 7z und s; die Komponenten
des Oberflichennormalenvektors s sind und w periodisch von w=1 zu w=-1 wechselt (w=1,

wenn der Korngrenzennormalenvektor von einem Korn 1 zu einem Korn 2 gerichtet ist und

umgekehrt). Die Grof3e ,6’(17 ) ist unabhédngig von den Gefiigeparametern und ist im rein elasti-

schen Fall ein MaB fiir die logarithmische Singularitit an den Schnittpunkten der Korngren-

zen mit den Oberflachen. Sie definiert hier jedoch, wie stark die Schubspannung 7 auf die

Gleitebenen (Gleitrichtung b mit den Komponenten b;) nahe den Korngrenzen durch die
elastische Anisotropie beeinflusst wird (Neumann und Ténessen nehmen in [211] fiir Kupfer

einen Wert von =1,5 an):
r =boin, +wph(F)b.ols, . (5.18)

Mit den Gleichungen 5.14 bis 5.18 kann grundsétzlich die Spannungsverteilung in einer ani-

sotropen Mikrostruktur analytisch berechnet werden. Gleichung 5.18 zeigt anschaulich, dass

durch den Vorzeichenwechsel nur an jeder zweiten Korngrenze die Spannungen o, eine Er-

hohung der Schubspannungen auf die Gleitebenen und damit lokale Plastizitit und Riss-
inititerung zur Folge haben, was sich mit den experimentellen Beobachtungen in [211] deckt.

Es sei jedoch an dieser Stelle angemerkt, dass fiir eine geometrisch und hinsichtlich der Ori-
entierungsverteilung beliebig zusammengesetzte Mikrostruktur eine analytische Berechnung
um ein Vielfaches komplexer wiirde und vermutlich keine sinnvolle Alternative zu dem in

Kapitel 5.3.3 beschriebenen Finite-Elemente-Verfahren darstellt.
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5.4 Interkristalline und transkristalline Rissinitiierung

5.4.1 Einflussparameter auf die interkristalline Rissinitiierung

Wie im vorangehenden Kapitel gezeigt, fiihrt die elastische Anisotropie bei der mechanischen
Beanspruchung von Polykristallen zu Anisotropiespannungen im Bereich der Korngrenzen
und schlieBlich dort zur Rissinitiierung. Neben den o.g. Untersuchungen konnte dies auch fiir
polykristallines Ni von Blochwitz et al. in [221] und von Blochwitz und Tirschler [218] fiir
den austenitischen Stahl AISI316L gezeigt werden. Eine Analyse zur Rissinitiierung und
-ausbreitung in dem austenitischen Stahl (St 148) in [221] ergab jedoch, dass sich Mikrorisse
zu einem groferen Anteil an zufillig missorientierten Korngrenzen (hier keine X3-Zwil-
ligskorngrenzen) gebildet hatten. Blochwitz et al. [221] fithren dies auf die plastische Inkom-
patibilitdt zuriick, die sie liber einen Missorientierungs-Rissfaktor M beschreiben. Dieser be-
inhaltet einerseits die Unterschiede der Rotationsvektoren der priméren Gleitsysteme benach-

barter Korner
AR = (ﬁxs:)l(ornZ _(ﬁxg)l(ornl > (519)
mit dem Normalenvektor # und dem Richtungsvektor 5 des jeweiligen primiren Gleitsys-

tems und andererseits den Winkel £ zwischen der betroffenen Korngrenze und der Beanspru-

chungsrichtung, fiir den sin’ f =0, /o, gilt, mit dem normal auf die Korngrenze wirkenden

Anteil o, der aufgebrachten Spannung o,. Gemeinsam mit dem Einheitsvektor der Korngren-

zenspur auf der Oberflache e, wird der Missorientierungsfaktor M wie folgt ausgedriickt:

M =sin® BAR &, . (5.20)

Bei der Analyse in [221] ergab sich, dass der Durchschnittswert fiir alle untersuchten Korn-
grenzen bei M=0,0038 lag, derjenige fiir die rissbehafteten jedoch einen Wert von M=0,4133
aufwies.

Die Rissinitiierung an Korngrenzen hingt demnach sowohl von der elastischen als auch von
der plastischen Inkompatibilitit ab. Der Einfluss letzterer (Gleitinkompatibilitdt, s. Kim und
Laird [198] und Peralta und Laird [222]) iiberwiegt insbesondere bei hohen Dehnungsampli-
tuden [175] und hohen Missorientierungswinkeln (s. Zhang und Wang [223,224] und Zhang
et al. [225]); die elastische Anisotropie gewinnt demgegeniiber bei geringen Dehnungsampli-
tuden (HCF-Beanspruchung) an Bedeutung (s. [226]).

Untersuchungen zur Ermiidungsrissausbreitung anhand der [-Titanlegierung LCB (s.

[216,227]) ergaben, dass Rissinitiierung quasi ausschlieBlich von den Korngrenzen ausgeht.
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GroBere nichtmetallische Ausscheidungen konnen durch die aufwendige Vakuumtechnologie
bei der Herstellung von Titanlegierungen weitgehend vermieden werden und kommen als
Rissbildungsfaktoren nicht in Betracht. Der Anteil interkristallin initiierter Risse an der An-
zahl aller Risse bleibt {iber die Ermiidungslebensdauer in etwa konstant; er betrdgt bei einer
Spannungsamplitude von 0,=600MPa (R=-1) nach den ersten 10% der Gesamtlebensdauer
(Ng=5000 Zyklen) xy=15% und steigt auf xy=18% nach 60% der Gesamtlebensdauer an
[227]. Die Auswertung der Missorientierungen von Kornern, an denen interkristalline Risse
auftraten, ergab, dass es sich hierbei ausschlieSlich um GroBwinkelkorngrenzen (©>15°) han-
delte, von denen 65% eine zufillige, also keine speziellen X1 bis 49 Missorientierung auf-
wiesen. Da jedoch auch der Anteil zufdlliger Missorientierungen an allen ausgewerteten 596
Korngrenzen bei 74% liegt, kann hier nicht auf eine bevorzugte Rissinitiierung an zufalligen,
nicht speziellen Korngrenzen geschlossen werden. Die Ergebnisse zur interkristallinen Riss-
ausbreitung sind in Tabelle 5.3 zusammengefasst. Offensichtlich spielt die Struktur der Korn-
grenzen gegeniiber der Kompatibilitit der benachbarten Gleitsysteme nur eine untergeordnete
Rolle. Davon ausgenommen sind die X1-Kleinwinkelkorngrenzen, bei denen aber auch defi-
nitionsgemil der Winkel zwischen benachbarten Gleitebenen (®<15°) klein ist.

Ob eine Korngrenze interkristallin versagt oder nicht, hdngt demzufolge von der rdumlichen
Lage der benachbarten Gleitsysteme ab. Nach Zhai et al. [228] und Argon und Qiao [229]
spielt dabei neben dem Kippwinkel (tilt) auch der Verdrehwinkel (twist) der Gleitebenen an
der Korngrenzenebene eine wichtige Rolle. Der Verdrehwinkel macht bei der plastischen
Verformung iiber eine Korngrenze hinweg das Uberwinden von Stufen erforderlich und be-

wirkt so eine Zunahme der plastischen Inkompatibiltit an der Korngrenze (vgl. auch Kapitel

6.2.1, Bild 6.6).

Tabelle 5.3:  Auswertung interkristallin initiierter Ermiidungsrisse in der f-Titanlegierung LCB nach 60% der
Ermiidungslebensdauer (Ao/2=600MPa, R=-1).

Anteil an allen 596 Anteil an allen 41 in-
untersuchten Korn-  terkristallin gerissenen

grenzen (in %) Korngrenzen (in %)
Kleinwinkelkorngrenzen 15 0
GroBwinkelkorngrenzen 85 100
spezielle X1- bis £49-Korngrenzen 26 35
>¥3-Korngrenzen 9 20

zufillige, nicht spezielle Korngrenzen 74 65
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Wird in einem polykristallinen Material in einem Korn plastische Verformung (z.B. durch
elastische Anisotropie) verursacht und wird deren Ubergang in eines der Nachbarkdrner auf-
grund plastischer Inkompatibilitdt, wie oben beschrieben, erschwert, so hingt das interkristal-
line Versagen von der Spannung ab, die auf diese Korngrenze wirkt. Wie in Kapitel 6 anhand
des Modells von Navarro und de los Rios [230] ndher erldutert, hdngt diese Spannung von
dem Versetzungsaufstau (pile-up) auf den aktivierten Gleitbdndern vor der Korngrenze ab.
Die Spannung durch Versetzungsaufstau zie.yp kann wie folgt formuliert werden (vgl. Kapitel
4.3):

T

=nt,, h=AL. (5.21)

pile—up a’

Darin ist n die Versetzungsanzahl auf dem Gleitband, 4 ein versetzungstypabhéngiger Faktor,

der von der aufgebrachten Schubspannung z, abhidngt (vgl. Gl. 4.23) und L die Gleitldnge,

bzw. die Versetzungsaufstaulinge, die der Korngrofe gleichgesetzt werden kann. Daraus ist
ersichtlich, dass die Versetzungsaufstau-Spannung 7yic-up flir kleine Korner (nach Gysler et al.

[231] KorngroBen bis etwa d=10um) nicht ausreicht, um interkristallines Versagen zu verur-

sachen. Es sei jedoch angemerkt, dass schneidbare Teilchen durch ihre, die Gleitplanaritét

begiinstigende Wirkung die Versetzungsaufstau-Spannung opiie-up €mpfindlich erhéhen kon-

nen. Dazu zdhlt nach [231] auch die m-Phase in -Ti-Legierungen (s. auch [232]).

Zusammenfassend wird interkristalline Rissinitiierung bei Raumtemperatur, wenn man von

Korngrenzen-Ausscheidungen bzw. -Segregationen und Atmosphéreneinfluss absieht, im We-

sentlichen durch zwei sich iiberlagernde Mechanismen verursacht:

1. Elastische Anisotropie, die lokal hohe Normalspannungen auf die Korngrenzen verur-
sachen kann, so dass deren Kohdsion iiberwunden werden kann. Bild 5.13 zeigt ein Bei-
spiel fiir einen interkristallinen Riss in der B-Titanlegierung LCB ohne ausgeprigte
plastische Verformung der benachbarten Koérner. Es sei jedoch an dieser Stelle ange-
merkt, dass die Korngrenze selbst als Gleitsystem aktiv sein kann. Analog zum Korn-
grenzengleiten bei hohen Temperaturen kann Ermiidungsbeanspruchung plastische Ver-
formung innerhalb der versetzungsreichen Korngrenze verursachen und damit zu inter-
kristalliner Rissinitiierung ohne deutlich sichtbarer Plastizitét fiihren.

2. Plastische Inkompatibilitdt, die zu Versetzungsaufstau und zur Gleitstufenbildung an
den Korngrenzen fiihren kann. Diese Variante der interkristallinen Rissinitiierung kann

man in der Oberflichenaufnahme und der Bruchflichenaufnahme in Bild 5.14 (eben-

falls fir den Werkstoff LCB) sehen.
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Bild 5.13:  Interkristalline Rissinitiierung ohne deutliche plastische Verformung der
angrenzenden Korner in der B-Ti-Legierung LCB bei einer Spannungsamplitude
von Ao/2=600MPa (aufgebrachte Spannungsrichtung <).

Bild 5.14:  (a) Interkristalline Rissinitiierung durch Gleitstufenbildung (Pfeil) in der B-Ti-
Legierung LCB bei einer Spannungsamplitude von Ao/2=600MPa (aufgebrachte
Spannungsrichtung <) und (b) Gleitstufen in einer aufgebrochenen Korngrenze
(ebenfalls LCB, Ao/2=600MPa)

5.4.2 Rissinitiierung bei hohen Temperaturen und/oder Atmosphdreneinfluss

Wihrend es bei Raumtemperatur vorwiegend die Bewegung von Versetzungen ist, die mikro-
strukturelle Verdnderungen hervorruft, kommt bei erhdhten Temperaturen Diffusions- und
Korrosionsprozessen bei der Materialschddigung eine zunehmende Bedeutung zu. So wird
z.B. bei Ermiidungsbeanspruchung von an sich duktilen Nickelbasislegierungen ab etwa
550°C ein Ubergang von transkristalliner zu quasi-sproder interkristalliner Rissausbreitung
festgestellt. Wihrend diese Form der interkristallinen Rissausbreitung in den folgenden Kapi-
teln 6.5 und 7.4 eingehend diskutiert wird, stellt sich hier die Frage nach der Ursache fiir in-
terkristalline Rissinitiierung bei hohen Temperaturen.

Grundsitzlich muss dabei zwischen Kriechschidigung und chemischer Schidigung unter-
schieden werden. Bei sehr hohen Temperaturen (oberhalb etwa 800°C) sind es hdufig Korro-

sionsprodukte, die als Risskeime wirken konnen. So setzt innere Oxidation und Nitrierung
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aufgrund erleichterter Keimbildung oder schneller Grenzflachendiffusion (von O und N) be-
vorzugt an den Korngrenzen ein. Dies fiihrt zu einer entscheidenden Verschlechterung der
mechanischen Eigenschaften der Korngrenzen, wodurch sprodes interkristallines Aufbrechen
begilinstigt wird [212]. Bild 5.15 zeigt ein Beispiel fiir einen Risspfad entlang von Korngren-
zen, die komplett durch innere Titan-Nitride belegt sind [233]. Doch auch bei der Bildung
schiitzender Oxidschichten (wie Cr,Os oder Al,O3) kommt den Korngrenzen eine @hnliche
Bedeutung hinsichtlich Keimbildung und Diffusion zu, mit der Folge lokaler interkristalliner
Anreicherungen von Oxidationsprodukten, die bei einer mechanischen Beanspruchung als
Kerben rissauslosend wirken konnen.

Auch bei einkristallinen Werkstoffen ohne Korngrenzen kann eine polykristallin aufwach-
sende Oxidschicht oder eine zum Schutz des Werkstoffs aufgebrachte Schicht, wie z.B. eine
keramische Warmeddmmschichten (TBC) in Verbindung mit einer Korrosionsschutzschicht
(MCrAlY-Schicht), durch sprodes Brechen zu friihzeitiger Rissinitiierung fiihren. Dies zeig-

ten z.B. Untersuchungen anhand der einkristallinen Nickelbasis-Superlegierung SRR99 von

Bressers et al. [96].

N ——
AccV Spot Magn Det WD Exp 500 pm
200 kY 5.0 60x BSE 103 11 XL 251P 230

Bild 5.15:  Entstehung interkristalliner Mikrorisse entlang von mit TiN und AIN-
Ausscheidungen belegten Korngrenzen (nach Auslagerung in nitrierender
Atmosphére) in der Ni-Basis-Superlegierung Nicrofer 75 20 Ti (Alloy 80A) im
Bereich der Messliange aus einem Zugversuch: (a) Gesamtansicht des nitrierten
Oberflachenbereichs und (b) Detail.

Auf der anderen Seite wird das Wechselverformungsverhalten bei hohen Temperaturen durch
Kriechen mitbestimmt. Interkristalline Rissinitiierung wird hierbei durch das Zusammenwir-
ken von Korngrenzengleiten einerseits und Leerstellendiffusion in Bereiche hoher Zugspan-
nung andererseits verursacht [69]. Dabei entstehen Poren entlang der Korngrenzen bzw. an
Korngrenzentripellinien, an denen lokale Zugspannungsmaxima vorliegen. Diese Span-
nungsmaxima konnen, wie bereits oben beschrieben, aufgrund elastischer oder plastischer

Anisotropie an Ausscheidungen sowie durch Korngrenzengleiten (s. [142]) entstehen.
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Eine Pore mit dem Radius 7 ist grundsétzlich dann wachstumsfahig, wenn die Gesamtenergie-
zufuhr AE, bestehend aus der durch die Zugspannung oy am Porenvolumen Vp geleisteten Ar-
beit, der freiwerdenden Oberfldchenenergie g des dabei verschwindenden Korngrenzenbe-
reichs Agxg und der Energie » der neugebildeten Porenoberfliche Ap, das Maximum
(OAE/or = 0) tiberschritten hat:

AE = Apyyp —0 Ve — Ay Ve - (5.22)
Das Zusammenwachsen dieser Poren hat schlieflich die Bildung eines Anrisses zur Folge.
Wie bereits erwdhnt spielt neben der Porenbildung das Korngrenzengleiten bei der Hochtem-
peraturrissinitiierung eine wichtige Rolle. Dies hdngt erheblich von der geometrischen Lage
der Korngrenzen zur Richtung der lokalen Spannungen, die durch die elastische Anisotropie

deutlich von der aufgebrachten Spannung abweichen koénnen, ab. Nach [234] kann die Korn-

grenzengleitgeschwindigkeit wie folgt beschrieben werden:

n

Exg = const. (5.23)

Nkad

Darin ist ¢ die Korngrenzenbreite, fiir die in der Literatur iiblicherweise ein Wert von
0~0,5nm angenommen wird [235], n der Spannungsexponent fiir Korngrenzengleiten, d die
KorngroBle und 7k die Korngrenzenviskositét, die ein Mal} fiir den Widerstand einer Korn-
grenze gegeniiber Abgleiten darstellt. Sie hidngt von der Fremdelementesegregation und von
nichtmetallischen Ausscheidungen in der Korngrenze, aber insbesondere von dem Korngren-
zenselbstdiffusionskoeffizient Dxg ab, der wiederum durch die Struktur der Korngrenze be-
stimmt ist. Fiir Kleinwinkelkorngrenzen und spezielle Korngrenzen (£<29) nimmt Dkg rela-
tive Minima an (vgl. Kapitel 6.5.4), was zu einer Erhohung der Korngrenzenviskositit und
somit gemall Gleichung 5.23 zu einem erhohten Widerstand gegeniiber Korngrenzengleiten
fiihrt. Bei wechselnder Beanspruchung ist die Einordnung des Korngrenzengleitens als Riss-
inititerungsmechanismus jedoch schwieriger, da je nach Beanspruchungsverlauf das Gleiten
reversibel erfolgen kann (s. auch [236]).

Bild 5.16 fasst schematisch die Einflussfaktoren zur Rissinitiierung bei hohen Temperaturen

zusammen.
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Anrissbildung in der Deckoxid-
Korrosionsschutz- oder Warme-
déimms;hicht

sprodes Brechen innerer
Korrosionsprodukte

Deckschichtsystem
(Oxid/MCrAlY/TBC)

Metall

Komgrenzengleiten/Povrenbildung Kriechporenbildung entlang der
an Korngrenzentripelpunkten Korngrenzen

«

interkristallines Aufreissen

Bild 5.16:  Schematische Darstellung der Einflussfaktoren auf die Rissinitiierung bei hohen
Temperaturen.

5.4.3 Transkristalline Rissinitiierung

Wie bereits in den vorangegangenen Unterkapiteln diskutiert, hidngt die Rissinitiierung ent-
lang von Gleitbiandern von der Hinderniswirkung, der Missorientierung und der Struktur der
Korngrenze ab. Ubersteigt die aus aufgebrachter Spannung und elastischer Anisotropie resul-
tierende lokale Schubspannung auf ein Gleitsystem eine kritische Schubspannung (s. Kapi-
tel 4), so kommt es zu Versetzungsbewegung und Gleitbandbildung. Dies hingt natiirlich von
der geometrischen Lage der jeweiligen Gleitsysteme ab. Vereinfacht kann man sagen, dass
insbesondere Gleitebenen, deren Winkel zur aufgebrachten Normalspannung etwa 45° betra-
gen, betroffen sind (s. z.B. [237,238]). Bei ausreichend groBem Widerstand gegeniiber Ver-
setzungstransmission {liber die Korngrenze hinweg (plastische Inkompatibilitdt) stauen sich
die Versetzungen vor der Korngrenze auf (pile up), was schlieBlich zur Initiierung von Gleit-
bandrissen fiihrt. Die Bilder 5.9 und 5.17 zeigen Beispiele fiir solche Gleitbandanrisse auf der
Oberflache einer Ermiidungsprobe der B-Titanlegierung LCB.

Eine besondere Rolle kommt bei der transkristallinen Rissinitiierung Tripelpunkten zu. Die
lokalen Spannungen sind hier hidufig am hochsten, wozu neben der elastischen Anisotropie
auch Korngrenzenabgleiten oder interkristallines Versagen beitragen kann, da die geschéadigte
Korngrenze ja in einer Tripellinie miindet. Ein Beispiel dafiir ist in Bild 6.8 des folgenden

Kapitels dargestellt.
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Bild 5.17:  Transkristalline Rissinitiierung ausgehend von einer Korngrenze (LCB,
Ao/2=600MPa, aufgebrachte Spannungsrichtung <).

Neben den Korngrenzen wirken auch Uberschneidungspunkte verschiedener Gleitsysteme als
Risskeime [239], da hier die lokale plastische Verformung maximal ist, wie auch aus Arbeiten
zur verformungsinduzierten Martensitbildung in metastabilen austenitischen Edelstidhlen her-
vorgeht [240]. Dort konnte gezeigt werden, dass die Martensitkeimbildung gerade an solchen
Gleitbandiiberschneidungspunkten stattfindet. Ein dhnliches Verhalten wurde auch von Long
et al. [134] fiir B-Titanlegierungen im einphasigen krz Zustand festgestellt. Rissinitiierung an

der B-Titanlegierung LCB hingegen geht ausschlieBlich von Korngrenzen aus.

5.5 Mikrorisse und Dauerfestigkeit

Von besonderer technischer Bedeutung ist die Ermiidungsrissinitiierung bei der Betrachtung
und Diskussion der Dauerfestigkeit metallischer Werkstoffe. Die Dauerfestigkeit kann man
definieren als diejenige Beanspruchung, unterhalb der Risse nicht wachstumsfahig sind. Aus
technischer Sicht bedeutet dies, dass eine Probe oder ein Bauteil unbeschadet mindestens
N=2-10° Zyklen iiberleben muss. Dies gilt fiir den Fall von dauerfestem C-Stahl; bei vielen
kfz nicht-dauerfesten Materialien nimmt man als technische Dauerfestigkeit meist Uberle-
benszyklenzahlen zwischen N=107 bis N=10° an. Tatsichlich tritt dabei bereits Risswachstum
auf; die Risse wachsen dabei aber lediglich bis zu einer ersten Barriere [241], wobei eine
Rissausbreitung von maximal 10 bis 15 Korndurchmesser (nach [242]) in Kauf genommen
wird. Viele technische Bauteile erfahren hochdynamische Beanspruchungen, bei denen durch-
aus 10’ und mehr Lastspiele (UHCF, ultra-high-cycle fatigue) mit zudem wechselnden Amp-
lituden durchlaufen werden konnen (s. [187]). In den letzten zehn Jahren hat man mehr und
mehr erkannt, dass hierbei Bedingungen auftreten konnen, fiir die die Annahme einer Dauer-

festigkeit zu nichtkonservativer Bauteilauslegung fithren kann. Miller und Donnell [243,244]
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haben solche Bedingungen zusammengestellt und setzen sich kritisch mit dem herkémmli-
chen Begriff der Dauerfestigkeit auseinander. Bei extrem hohen Zyklenzahlen éndert sich der
Schadigungs- bzw. Rissinitiierungsmechanismus. Durch die sehr geringe plastische Verfor-
mung verliert der ebene Spannungszustand an der Oberfldche an Bedeutung, und Werkstof-
finhomogenititen (groe Korner, Poren, nichtmetallische Einschliisse) im Materialinnern
konnen zunehmend rissauslosend wirken [245]. Auch die Barrierewirkung von Korn- oder
Phasengrenzen gegeniiber Rissausbreitung ist unter solchen Bedingungen nur noch bedingt
giiltig. Hochfrequente Vibrationen, zeitabhingige plastische Verformung oder Korrosions-
schidigung [246] kann zum Uberbriicken der Distanz zwischen einem sich nicht ausbreiten-
den Anriss zu Langrisswachstum und damit zu begrenzter Lebensdauer fiihren. Dies ist sche-
matisch in Bild 5.18 dargestellt. Hier nimmt die Rissausbreitungsgeschwindigkeit mit Anné-
herung an eine mikrostrukturelle Barriere rasch ab und erreicht bei einer Risslédnge ap einen
Wert von da/dN=0, d.h. unter normalen Bedingungen wéire der Werkstoff dauerfest. Wenn
durch die o.g. zeitabhdngigen Mechanismen die Distanz bis zur einer kritischen Rissldnge am,
ab der Risse ausbreitungsfahig sind, tiberbriickt werden kann, verliert der Begriff der Dauer-

festigkeit an Bedeutung, d.h. die Wohlerkurve (S/N-Kurve) nimmt stetig ab [243,244].

Rissausbreitungs-
geschwindigkeit da/dt
A

einsetzende Langriss-
ausbreitung

Rissstop an Barriere

zeitabhiangige Rissaus-
breitungsmechanismen
(z.B. Korrosion)

DL G
Risslange a

Bild 5.18:  Eliminierung der Dauerfestigkeit durch zeitabhéngige, tiberlagerte
Schadigungsprozesse (schematisch): Rissausbreitungsgeschwindigkeit da/dt iiber
der Risslidnge a (in Anlehnung an [243,244]).

Vor dem Hintergrund dieser modifizierten Betrachtung der Dauerfestigkeit wird die Bedeu-
tung einer prézisen, physikalisch richtigen Erfassung der Rissinitiierungsmechanismen deut-
lich. Gemeinsam mit den Rissausbreitungsmechanismen, die im folgenden Kapitel 6 behan-
delt werden, bilden sie die Grundlage fiir mikromechanische Modellierungen und Lebensdau-

ervorhersagemethoden, die in Kapitel 7 diskutiert werden und die fiir die zukiinftige Material-
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entwicklung und Bauteilauslegung iiber enorme Verbesserungspotenziale gegeniiber den klas-

sischen Verfahren verfiligen.

5.6 Rissinitiierung bei inhomogenen Werkstoffen - Zellulare metallische
Werkstoffe

Die bisherigen Betrachtungen beschriankten sich auf metallische Werkstoffe, die bis auf die
kristallographische Orientierung individueller Korner als homogen angesehen wurden. Viele
moderne Anwendungen erfordern jedoch zunehmend den Einsatz von funktionellen Material-
strukturen wie Verbundwerkstoffe, Werkstoffverbunde, Formgedéchtnislegierungen und zel-
luldre Werkstoffe. Bei all diesen Strukturen treten besondere Schidigungsmechanismen auf,
die vor dem Hintergrund einer mechanismenorientierten Modellierung und Lebensdauervor-
hersage genauen Analysen unterzogen werden miissen. An dieser Stelle soll am Beispiel der
zelluldren Metalle die besondere Problematik der Analyse von Schiddigungsmechanismen in-
homogener Werkstoffe angedeutet werden.

Grundsétzlich kann bei der Rissinitiierung in zelluldren Metallen (geschlossenporige Metall-
schdume und offenporige Metallschwdmme) zwischen zwei Dimensionen unterschieden wer-
den: Zum einen setzt Mikroschiddigung an einer Zellwand bzw. einem Zellsteg mit besonders
hoher lokaler plastischer Verformung ein; zum andern kann man das Einsetzen der
makroskopischen Rissausbreitung als das vollstindige Versagen der ersten Zellwand/des ers-

ten Zellstegs der Struktur verstehen. Dies ist schematisch in Bild 5.19 dargestellt.
[
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Bild 5.19:  Schematische Darstellung der Mikro- und Makrorissinitiiierung in zelluldren
metallischen Werkstoffen (/: ZellgroBe, d: Stegdurchmesser).

Reine elastische Verformung ist bei zelluldren Metallen nur auf einen geringen Teil der Hoo-

keschen Gerade beschrankt. Wiahrend des grofBten Teils der quasi-elastischen Verformung tritt
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bereits lokale Plastifizierung in Zellstegen und in Zellknoten, die als sogenannte plastische
Gelenke wirken, auf. Bei wechselnder Beanspruchung innerhalb dieses quasi-elastischen Be-
reichs kommt es rasch zum Brechen einzelner Stege und damit zu einem merklichen Abfall
der Struktursteifigkeit, der sich bei symmetrischer Wechselverformung (R=-1) unsymmetrisch
im Zugbeanspruchungsbereich einstellt [247]. Dies zeigen die nach verschiedenen Lastspiel-
zahlen von Ermiidungsversuchen sowohl fiir einen offenporigen Aluminiumschwamm POR-
MET als auch fiir einen geschlossenporigen Metallschaum HAL-175/4/1 aufgenommenen

Spannungs-Dehnungs-Hysteresen in Bild 5.20.
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Bild 5.20:  Spannungs-Dehnungs-Hysteresen aus spannungsgeregelten Ermiidungsversuchen
bei Raumtemperatur fiir (a) einen geschlossenporigen Al-Schaum (HAL-175/4/1)
und (b) einen offenporigen Metallschwamm PORMET.

Obgleich die Mikrostruktur des Metallschwamms Korner in der Gréenordnung der Steg-
querschnitte, Poren und Ausscheidungen enthélt (Bild 5.21a), versagen die Zellstege nicht
durch sprodes Brechen, sondern durch Ermiidungsrissausbreitung unter der Bildung von
Schwingstreifen (Bild 5.21b). Ahnliches gilt fiir den Metallschaum HAL-175/4/1 (s. Bild
5.22b), der 15% SiC-Partikel enthélt, die sich an den Réandern der Zellwdnde akkumulieren
(Bild 5.22a) und dort als Risskeime wirken konnen.

Der Ort der Rissbildung wird hier jedoch nicht durch elastische Anisotropie und wahrschein-
lich nur sekundér durch Defekte, sondern vielmehr durch die dreidimensionale Verteilung der
aufgebrachten Spannung als Krifte und Momente auf die Zellstruktur bestimmt. Dies hat ins-
besondere bei den sehr inhomogenen geschlossenporigen Metallschdumen zur Folge, dass die

makroskopische Rissinitiierung an denjenigen Poren mit den gréfiten Durchmessern einsetzt

[248].
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Bild 5.21:  (a) Mikrostruktur des Al-Schwamms PORMET mit ® -Ausscheidungen und
Korndurchmessern in der Grof3enordnung der Zellstege; (b) Schwingstreifen in der
Bruchfliche eines einzelnen Zellstegs nach Wechselverformungsbeanspruchung.

Bild 5.22:  (a) Mikrostruktur des Al-Schaums HAL 175/4/1 mit SiC-Partikelanreicherung an
den Zellwénden und (b) Schwingstreifen in der Bruchfldche einer Zellwand.
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6 Rissausbreitung — Mikrostrukturelle Aspekte

6.1 Besonderheiten der Ausbreitung mikrostrukturell kurzer Risse

Auch dieses Kapitel konnte man wieder mit der Frage beginnen, ab welcher Groenordnung
man bei Werkstoffdefekten von Rissausbreitung spricht. Als Weiterfiihrung des vorange-
gangenen Kapitels gehen wir hier von einem mikroskopischen Anriss aus, der durch sehr lo-
kale plastische Verformung initiiert wurde, aber noch nicht iiber ein mikrostrukturelles Hin-
dernis (wie Korn- oder Phasengrenzen) hinweggewachsen ist. Bei der Ausbreitung mikro-
strukturell kurzer Risse (Mikrorissausbreitung) steht die Wechselwirkung zwischen der
Werkstoffmikrostruktur und des lokalen Beitrags der aufgebrachten Spannung im
Vordergrund. Die grole Bedeutung dieser Wechselwirkungen erstreckt sich in der Regel nur
tiber eine Risslinge in der Grofenordnung weniger Korndurchmesser, womit Mikrorisse
durch herkommliche Verfahren der zerstérungsfreien Werkstoffpriifung (iiblicherweise
Ultraschall- oder Rontgengrobstrukturpriifung) nicht detektiert werden konnen. Die
technische Bedeutung mikrostrukturell kurzer Risse nimmt mit steigenden Anforderungen an
moderne Werkstoffe mit polierten Oberflichen oder hohen Festigkeiten zu, denn ihre
Ausbreitung bestimmt einen Grofteil der Ermiidungslebensdauer. Nach [249] nimmt neben
der Rissinitiierungsphase mit einem Anteil von 5-25% der Lebensdauer und der
Langrissausbreitung mit einem Anteil von 5-10% der Lebensdauer die Mikrorissausbreitung
den grofiten Anteil an der Gesamtlebensdauer ein (vgl. Bild 5.1).

Vor dem Hintergrund der Auslegung hdchstbeanspruchter Bauteile und zur optimierten Aus-
nutzung von Werkstoffeigenschaftspotenzialen wire eine Verbesserung bestehender bzw. die

Entwicklung neuer zerstérungsfreier Rissdetektionsverfahren wiinschenswert.

6.1.1 Definition kurzer und langer Risse

Die Unterscheidung zwischen mikrostrukturell kurzen, physikalisch kurzen und langen Risse
fiihrt mitunter zu Verwirrung. Daher sollen zu Beginn des Kapitels zur Rissausbreitung die
Rissldngenbezeichnungen mit den jeweils vorherrschenden Ausbreitungsmechanismen ein-
deutig definiert werden. In Anlehnung an die Definition nach Suresh und Ritchie [30,250]
wird die Rissausbreitungsgeschwindigkeit da/dN nach der Rissinitiierung zunéchst durch
Wechselwirkungen mit der lokalen Mikrostruktur des Werkstoffs, wie Korn- und Phasengren-

zen, Ausscheidungen oder Poren bestimmt; man spricht hierbei von mikrostrukturell kurzen
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Rissen. Uberschreitet die Risslinge etwa acht Korndurchmesser (s. [251] und Kapitel 6.4)
verliert sich der Mikrostruktureinfluss weitgehend und die Rissausbreitung wird vorwiegend
durch die mechanische Beanspruchung in der plastischen Zone vor der Rissspitze bestimmt;
es handelt sich hierbei um mechanisch kurze Risse. Der Ubergang zu physikalisch kurzen Ris-
sen findet statt, wenn die plastische Zone vor der Rissspitze vernachlissigbar klein wird und
somit die weitverbreitete linear-elastische Bruchmechanik angewendet werden kann. Bei
langen Rissen wird die Rissausbreitung neben den intrinsischen auch von extrinsischen
Faktoren beeinflusst. Darunter versteht man RissschlieBeffekte, die im Nachlauf (engl. wake)
hinter der Rissspitze zu Anderungen der Belastungssituation an der Rissspitze fiihren. Die
Langrissausbreitung kann verhéltnisméBig sicher mit Hilfe der Paris-Gleichung (Gl. 2.5)
vorausberechnet werden.

Suresh verwendet in [30] dariiber hinaus den Begriff der chemisch kurzen Risse. Hierbei han-
delt es sich um Risse, die zwar mit Hilfe der linear-elastischen Bruchmechanik behandelbar
sind (physikalisch kurze und lange Risse), bei denen jedoch chemische Reaktionen mit der
Umgebungsatmosphére zu Anomalien bei der Rissausbreitung fithren konnen.

Die Einteilung kurzer Risse mit ihren jeweiligen Charakteristika ist in Tabelle 5.1 zusammen-

gestellt.

Tabelle 6.1: Einteilung und Charakteristik kurzer Risse.

kurze Risse | lange Risse
abnormales Ausbreitungsverhalten | K-bestimmtes Langrissausbreitungsverhalten
mikrostrukturell mechanisch physikalisch lange Risse
kurze Risse kurze Risse kurze Risse
grofler Mikrostruktur- ® wenig ausgeprigtes e geringer Mikrostruktur- e voll ausgeprigtes Riss-
einfluss Rissschlielen einfluss schliefen
vorwiegend Mode II-Riss- e geringer e vorwiegend Mode I- ¢ makroskopisch lange
ausbreitung Mikrostruktureinfluss Rissausbreitung Risse — Risslédnge im
e vorwiegend Mode - o vernachldssigbare Aus- mm-Bereich
Rissausbreitung dehnung der plastischen
e grofie plastische Zone Zone vor der Rissspitze

vor der Rissspitze be-
zogen auf Risslénge

Kurzen Rissen gemeinsam ist ihr abnormales Ausbreitungsverhalten im Vergleich zur relativ
gut beschreibbaren Langrissausbreitung, wo die Rissausbreitungsrate da/dN als Funktion der
Schwingbreite des Spannungsintensitdtsfaktors AK angegeben werden kann (Paris-Gesetz, Gl.
2.5). So beobachtet man z.B. bei Stdhlen, Aluminium- und Nickelbasislegierungen eine im
Widerspruch zum Paris-Gesetz stehende zunéchst abfallende
Rissausbreitungsgeschwindigkeit mit zunehmenden AK [252]. Das abnormale Verhalten

kurzer Risse und ihre Einordnung in den Ermiidungsschidigungsprozess wird in einer
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Vielzahl von Arbeiten diskutiert, z.B. Lindley und Nix [176], Pippan [253], Taylor und Knott
[254] oder Rodopolous und de los Rios [255].
Eine wirklich einheitliche Definition existiert jedoch nicht. Nach ASTM spricht man von
einem kurzen Riss, solange der Radius der plastischen Zone der Rissspitze einen Wert von
a/50 iiberschreitet. Eine hohe Werkstofffestigkeit sowie eine hohe Korngréfie scheinen ausge-
prigtes Kurzrissverhalten zu begiinstigen [255]. Grundsitzlich gilt, dass unterhalb einer kriti-
schen Rissldnge, die der charakteristischen Mikrostrukturlinge gleichkommt, Werkstofte
nicht mehr als Kontinuum betrachtet werden konnen [254]. Obgleich dies einleuchtend und
trivial klingt, wird dieser Feststellung in vielen Modellierungsansdtzen, die auf der linear-
elastischen Bruchmechanik beruhen, nicht Rechnung getragen.

Im Folgenden sind einige charakteristische Besonderheiten und Einflussfaktoren bei der Aus-

breitung kurzer, insbesondere mikrostrukturell kurzer Risse zusammengestellt:

e Kurze Risse wachsen haufig schneller als durch Langrissdaten (Paris-Gesetz) zu erwarten
wire. Darauf wurde erstmals von Pearson im Jahr 1975 in [27] hingewiesen.

e Kurze Risse sind bei AK-Werten weit unter dem Schwellenwert der Schwingbreite des
Spannungsintensitdtsfaktors AKy, wachstumsfahig. Ursache ist, wie spiter noch gezeigt
werden wird, der Unterschied im RissschlieBverhalten. Dies gilt auch fiir hohe
Temperaturen (z.B. bei der einkristallinen Nickelbasis-Superlegierung CMSX-2 [256]).

e Nach der Rissinitiierung nimmt die Rissausbreitungsgeschwindigkeit haufig kontinuierlich
ab. Dies kann auf die Anndherung an mikrostrukturelle Barrieren, wie Phasengrenzen —
z.B. in Stahl hoherfestere Perlitlamellen [241] und Zementitplatten [252] - oder Korngren-
zen, zuriickgefiihrt werden. Kann eine solche Barriere nicht iiberwunden werden, bleibt
der Riss stehen. Ist dies bei allen Mikrorissen in einer Struktur der Fall, liegt dauerfestes
Verhalten vor. Verlangsamung der Rissausbreitung kann aber auch durch Aufficherung
des Risses nach Uberwinden einer Barriere oder nach Zusammenwachsen von Mikroris-
sen, die vor der weiteren Ausbreitung an der Oberfliche zundchst ein gemeinsames
Risstiefenprofil ausbilden miissen, verursacht werden.

e Wird ein mikrostrukturell kurzer Riss von einer Barriere nicht endgiiltig gestoppt, so
nimmt nach einem Minimum die Rissausbreitungsgeschwindigkeit wieder zu. Dies ist
meist der Fall, wenn die Risslange die Dimension der Korngrofe (bzw. anderer mikro-
struktureller KenngréBen) erreicht hat. Dabei wird die minimale Rissausbreitungsge-
schwindigkeit durch den Grad der Plastizitit, die infolge der Rissausbreitung im Nachbar-

korn induziert wird, bestimmt. Dies hingt vor allem von der kristallographischen Miss-
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orientierung der benachbarten Korner ab. Ist diese sehr gering, tritt keine Verlangsamung
der Rissausbreitung auf [177,178].
Allgemein formuliert wird die abnormale Ausbreitung mikrostrukturell kurzer Risse durch
metallurgische Effekte, wie die Korngrofen-, Kornorientierungs- und die Ausscheidungsver-
teilung, sowie durch ein wechselndes AusmalBl von Rissabschirmungseffekten, wie Riss-
schlieBen, bestimmt. Das Ubertragbarkeitskonzept (AK-Konzept) der linear-elastischen
Bruchmechanik (Rissausbreitungsverhalten ist unabhingig von der absoluten Risslédnge)
verliert fiir kurze Risse seine Giiltigkeit [177].
Bild 6.1 zeigt am Beispiel der Al-Legierung 7075-T6 den Zusammenhang zwischen Langriss-
ausbreitungsgeschwindigkeit und Schwingbreite des Spannungsintensitétsfaktors (Paris-Ge-
setz) erginzt um Ausbreitungscharakteristika kurzer Risse.

1e-3
R=0,05

—— FASTRAN-I

Lanklord [85] -+~

1e-5

¢ Langrissausbreitung [178]
Pearson [27]

107 |
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Bild 6.1:  Gemessene und vorhergesagte Rissausbreitungsraten (FASTRAN II-Lebensdauervorhersage
nach Newman [257]) fiir kurze und lange Risse in der Al-Legierung 7075-T6 (nach [177]).

Unter den zahllosen Arbeiten, die sich mit der Kurzrissproblematik auseinandersetzen, seien
an dieser Stelle Tagungsbdnde zu dem Thema kurze Risse [258-261], in denen eine grofe
Bandbreite von Aspekten der Kurzrissausbreitung detailliert und in groBler Tiefe abgehandelt
wird, sowie eine Reihe guter Ubersichtsarbeiten, wie z.B. von Hudak [262], Suresh und

Ritchie [250], Ritchie und Peters [263], Miller [264] und Lukas [175] erwéhnt.



Rissausbreitung — Mikrostrukturelle Aspekte 135

6.2 Transkristalline Rissausbreitung

6.2.1 Kristallographische Rissausbreitung — Wechselwirkungen mit Korngrenzen
Kristallographische Rissausbreitung ist fiir die meisten Metalle charakteristisch fiir das An-
fangsstadium der Ermiidungsschédigung (Stadium I) nahe bzw. unterhalb des Schwellenwerts
der Schwingbreite des Spannungsintensitdtsfaktors AKy, fiir Langrissausbreitung [265]. Setzt
man  einachsige = Zugbeanspruchung  voraus, handelt es sich dabei um
schubspannungskontrollierte Risse (Belastungsmode II) entlang von Gleitebenen in einem
Winkel von nahe 45° zur Richtung der aufgebrachten Normalspannung. Mit zunehmender
Risslinge bzw. zunehmenden AK nimmt der Einfluss der Normalspannung auf das
Risswachstum zu (Belastungsmode I, Stadium II) und der Riss verlduft senkrecht zur
Belastungsachse, wobei verschiedene Gleitsysteme zur Rissausbreitung beitragen, worauf im
folgenden Unterkapitel ndher eingegangen wird.

Ahnlich wie bei der Rissinitiierung hat die Lage der Gleitebenen in Bezug auf den lokalen
Spannungszustand, der auch hier durch die elastische Anisotropie mitbestimmt wird, auch bei
der kristallographischen Rissausbreitung eine groBle Bedeutung. Die Berechnung der Span-
nungen mittels FEM ist hierbei jedoch erheblich schwieriger, da nun Mikroplastizitit nicht
mehr vernachléssigt werden kann. In der Literatur existieren fiir die Erfassung lokal unter-
schiedlicher Spannungszustinde Ansétze, die eine Variation des Spannungsintensitétsfaktors
K entlang der Rissfront beinhalten (z.B. Ravichandran et al. [266]). Fiir mikrostrukturell
kurze Risse ist dies jedoch ein fragwiirdiges Vorgehen; ist doch der
Spannungsintensitdtsfaktor K eine GroBe der linear-elastischen Bruchmechanik, in der
ausgepragte Plastizitit vor der Rissspitze ausgeschlossen wird.

Uberschreitet die aufgebrachte Schubspannung in einem giinstig orientierten Gleitsystem
eines Korns die kritische Schubspannung (s. Kapitel 4.2), dann kommt es dort zu Verset-
zungsbewegung. In einem Vielkristall ist diese Versetzungsbewegung jedoch durch die Korn-
grenzen eingeschrinkt. Dort findet, wie bereits im vorangegangenen Kapitel diskutiert, ein
Versetzungsaufstau statt (pile-up, s. Bild 6.3a). Damit wird die (elastische) Spannung auf das
Nachbarkorn soweit erhoht, bis auch dort auf dem giinstigst orientierten Gleitsystem Ver-
setzungen erzeugt werden, die kritische Schubspannung iiberschritten und plastische Verfor-
mung initiiert wird. Der gro3e Einfluss der kristallographischen Orientierung bzw. der raumli-
che Winkel zwischen den jeweils glinstig orientierten Gleitsystemen ist dabei offensichtlich.

Setzt man planares Gleitverhalten voraus, so ist leicht nachvollziehbar, dass mit zunehmender
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Korngrofle eine grofBere Anzahl von Versetzungen in den einzelnen Kornern aufgestaut wer-
den kann, bis sich die Hinderniswirkung der Korngrenzen auf die nachriickenden Versetzun-
gen auswirkt bzw. Versetzungsquellen im Nachbarkorn aktiviert werden. Diesem Zusammen-
hang trigt die bekannte Hall-Petch-Beziehung [161,162] Rechnung:

Oy =0,+

k
R (6.1)

worin die FlieBgrenze oy von der Korngrofe d iiber die Hall-Petch-Konstante k abhingt, ab-
ziiglich der zu iberwindenden kritischen Spannung oy, in der alle Hinderniswirkungen gegen-
iiber Versetzungsbewegung, wie Ausscheidungen, Versetzungswechselwirkungen und
Peierls-Spannung, zusammengefasst sind [267] (s. Kapitel 4). Die Anwendung der Hall-
Petch-Beziehung zur Modellierung kurzer Ermiidungsrisse in einem zweiphasigen
Duplexstahl ist in Kapitel 7.3 dargestellt.

In engem Zusammenhang mit dem Hall-Petch-Konzept steht natiirlich die Rissinitiierung an
Korngrenzen und die Rissausbreitung iiber Korngrenzen hinaus. Kann der Spannungsanstieg
durch den Versetzungsaufstau einerseits an der Korngrenze aufgrund unglinstig orientierter
Gleitsysteme im Nachbarkorn nicht abgebaut werden und ist er andererseits hoch genug, um
fir die Energie » zweier neuer Oberflichen aufzukommen, so tritt kristallographische
Rissinitiierung von der betreffenden Korngrenze ausgehend ein. Ist hingegen in einem Korn
bereits ein Gleitbandriss vorhanden, so muss die pile-up-Spannung nicht zwangslaufig liber
plastische Verformung im Nachbarkorn abgebaut werden. Vielmehr fiihrt sie zur Ausbreitung
des bestehenden Risses (Erzeugung neuer Oberflichen). Mit zunehmender Rissldnge nimmt
die Spannung auf das Gleitband erheblich zu. Gleichzeitig werden die Versetzungen auf dem
Gleitband durch Wechselwirkung miteinander unbeweglicher, womit die Rissausbreitung
behindert wird. Als Konsequenz daraus wurde in vielen Arbeiten in diesem Stadium der
kristallographischen = Rissausbreitung eine oszillierende Ausbreitungsgeschwindigkeit
beobachtet, die auch die Basis des in Kapitel 7.2 behandelten Modells von Navarro und de los
Rios [230] darstellt. Bild 6.2 =zeigt an einem Beispiel (aus [92,268]), wie die
Rissausbreitungsgeschwindigkeit bei Anndherung des Risses an eine Korngrenze abnimmt,
um dann, nachdem der Riss die Korngrenze iiberwunden hat, wieder erheblich anzusteigen.
Ob der Riss eine Korngrenze iiberwindet oder nicht, hingt wiederum von der kristallographi-

schen Missorientierungsbeziehung ab. Dies ist in Bild 6.3b schematisch dargestellt.
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Bild 6.2:  Rissausbreitungsminima bedingt durch Korngrenzen (Al-Legierung 2024-T3) (nach
[92,268]).
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Bild 6.3:  Aufstau von Versetzungen auf einer Gleitebene (a) TEM-Aufnahme von Permalloy (nach
[89]) und (b) schematische Darstellung.

Ist der rdumliche Winkel zwischen den benachbarten Gleitsystemen grof3, bildet die Korn-
grenze eine effektive Barriere gegeniiber Rissausbreitung. Liegen die benachbarten Gleitsys-
teme quasi in einer Ebene, was bei Kleinwinkelkorngrenzen der Fall ist, so setzt sich die plas-
tische Verformung iiber die Korngrenze leicht hinweg und die Rissausbreitungsgeschwindig-
keit erfahrt nur wenig Anderung. Ein Beispiel fiir den Zusammenhang zwischen kristal-
lographischer Missorientierung und Ermiidungsrissausbreitung zeigt Bild 6.4 fiir das Beispiel
der B-Titanlegierung LCB [216]. Ein an einer Korngrenze initiierter Gleitbandriss wichst
iiber eine Kleinwinkelkorngrenze x hinweg, ohne dass sich dabei deutlich die
Ausbreitungsgeschwindigkeit da/dN verdndert. Dies wurde auch von Long et al. in [134] an
Kleinwinkelkorngrenzen in vergleichbaren [-Titanlegierungen festgestellt. An der
darauffolgenden GroBwinkelkorngrenze y bleibt der Riss hingegen fiir die Dauer von ca. 800

Zyklen stehen, um dann in eine vollig andere Richtung weiter zu wachsen.
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Bild 6.4:  (a) Von einer Korngrenze ausgehende Gleitbandrisse in der -Titanlegierung LCB
(Ao/2=600MPa, aufgebrachte Spannungsrichtung <) und (b) Rissausbreitung als Funktion
der Zyklenzahl fiir den mit x markierten Gleitbandriss.

Das Wachstum von Gleitbandrissen entlang niedrig indizierter Gleitebenen im frithen
Stadium der Rissausbreitung wurde von einer Reihe von Autoren fiir verschieden Werkstoffe
festgestellt, wie z.B. von Ruppen et al. in der krz B-Phase der Titanlegierung Ti-6Al-4V
[269], von Blochwitz et al. fiir den austenitischen Stahl AISI 316L [270], von Turnbull und de
los Rios fiir eine Al-Mg-Legierung [271] oder flir verschiedene Stdhle, die Al-Legierung
7075-T6 und Titan von Tokaji und Ogawa in [251]. Letztere zeigten, dass Gleitbandrisse im
Stadium I insbesondere durch den Kompressionsanteil in der schwingenden Beanspruchung
begiinstigt werden. In der Bruchfliche duflert sich diese Beglinstigung durch deutlich

ausgeprigte Facetten, wie sie in Bild 6.5 fiir die B-Titanlegierung LCB dargestellt sind.
D

Bild 6.5:  Gleitbandfacetten (Micro Cleavage) in der Bruchfliche einer ermiidungsbeanspruchten
Probe der B-Titanlegierung LCB (Ac/2=600MPa).

Der KorngroBeneinfluss auf die friithe kristallographische Ausbreitung kurzer Risse ist z.B. in

[264,271] diskutiert. Demnach wird mit zunehmender KorngroBe der Ubergang der plasti-
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schen Verformung von dem rissbehafteten Korn auf das Nachbarkorn durch die groBere
Gleitlinge erleichtert. Die Barrierewirkung der Korngrenzen nimmt damit auch bei hoher
kristallographischer Missorientierung ab. Die Folge ist ein Absinken der Dauerfestigkeit, die
ja direkt mit der Stdrke mikrostruktureller Barrieren zusammenhingt (Kapitel 5.5), und gene-
rell eine ausgeprédgtere Rissablenkung. Auf der anderen Seite kann bei feinkornigeren
Gefiigen eine hohere Fluktuation der Kurzrissausbreitung beobachtet werden, da hier die
Effektivitit mikrostruktureller Barrieren, wie insbesondere die kristallographische
Missorientierung, durch die geringen Gleitldngen groBer ist (s. auch [251]).

Generell wird angenommen, dass die kristallographische Missorientierung die Barrierewir-
kung von Korngrenzen bestimmt (Vallellano et al. [180], Zhang und Edwards [272]). Eine
etwas ndhere Betrachtung zeigt jedoch, dass die Bestimmung der Barrierewirkung einer
Korngrenze von einer ganzen Reihe von Parametern abhingt. Wie bereits in Kapitel 3
ausgefiihrt, sagen Missorientierungswinkel ® und -richtung <uvw> nichts {ber die
geometrische Lage der Korngrenze (Normalenvektor (hkl)), die ebenfalls die Barrierewirkung
beeinflusst, aus. Viel wichtiger ist die rdumliche Missorientierung der benachbarten
Gleitebenen. Zwar ist der Gleitiibergang von einem auf das andere Korn vor allem durch den
geringsten Kippwinkel @ benachbarter Gleitebenen bestimmt; eine nicht zu
vernachldssigende Rolle spielt dabei aber auch der Verdrehwinkel & (Zhai et al. [228]). Bild

6.6 verdeutlicht diese geometrischen Zusammenhénge.

Gleitspuren auf der

Oberﬂéiche

bandriss ;
Gleitebene

Lo in Korn 2

Bild 6.6:  Rissausbreitung entlang von Gleitebenen; die Barrierewirkung der Korngrenze resultiert aus
der Kombination von Kippwinkel ® und Verdrehwinkel &

Die geringste Barrierewirkung ist zu erwarten, wenn der Verdrehwinkel & gleich Null und der
Kippwinkel @ sehr klein ist. Mit zunehmendem Kippwinkel nimmt die Barrierewirkung aus
den o.g. Griinden zu. Ein zunehmender Verdrehwinkel schrankt nicht nur die Gleitkompatibi-
litit ein, sondern erfordert zudem fiir das Uberwinden einer Korngrenze durch einen

Mikroriss das Aufbrechen der gegeniiber den benachbarten Gleitbdndern nicht
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iibereinstimmenden Bereiche. Nach Argon und Qiao [229] ist ein treppenstufenartiges
Aufreiflen entlang der Gleitbandrissfront in der Korngrenzenebene die Folge. Untersuchungen
von Zhai et al. [228] zeigen anhand einer Al-Li-Legierung, dass hohe Verdrehwinkel
ebenfalls zu einer Blockierung der Rissausbreitung fithren kdnnen.

Wurden bisher nur die Einflussfaktoren auf die kristallographische Rissausbreitung erortert,
so soll hier zumindest kurz (in Vorgriff auf Kapitel 7) auf den Rissfortschrittsmechanismus
eingegangen werden. Anders als bei der Mode I-Rissausbreitung, wo der Rissfortschritt durch
Versetzungsbewegung auf alternierenden Gleitbdndern vor der Rissspitze (Mechanismus der
plastischen Rissabstumpfung) erzeugt wird, liberwiegt bei Gleitbandrissen Mode II-Beanspru-
chung. Der geringe Mode I-Anteil fiihrt jedoch zu einer leichten Asymmetrie der Schubspan-
nungen auf den Gleitebenen parallel zur Rissausbreitungsrichtung. Dies fiihrt nach Wilkinson
et al. [273] bei Belastung zu einer Versetzungserzeugung und -bewegung auf Gleitebenen un-
terhalb der Rissspitze und bei Entlastung in umgekehrter Richtung oberhalb der Rissspitze.
Die Konsequenz ist eine Emission von Versetzungs-Dipolen des interstitiellen Typs von der
Rissspitze aus in das Gleitband und ein Risswachstum durch Absorption von Versetzungsdi-
polen des Leerstellentyps dhnlich dem Modell fiir Gleitbandrissinitiierung nach Fujita in

[237]. Dies ist in Bild 6.7 in Anlehnung an [273] schematisch dargestellt.

Belastung
—>
‘ D Lo annhh
. t Tl Aktivierung eines Gleitbandes
unterhalb der Rissmitte

Entlastung /V—\ interstitielle L-Dipole im Gleitband
< 1L T Rissfortschritt durch L-Leerstellen-Dipole

/D) 4 ERTRE R R
—> TT(T .. . .
b t u o Aktivierung eines Gleitbandes /

Annihilation

oberhalb der Rissmitte

Bild 6.7:  Rissfortschritt durch Gleitirreversibilitdt (nach [273]): Der Mode I-Anteil der Spannungs-
verteilung vor der Rissspitze flihrt zu einer bevorzugten Aktivierung von Gleitebenen
unterhalb der Rissmitte bei Belastung und oberhalb der Rissmitte bei Entlastung.

Weertmann in [274] und Caracostas et al. in [275] fiihren kristallographische Rissausbreitung
ebenfalls auf die Aktivitdt zweier paralleler Gleitebenen zuriick. Die Versetzungsverteilung
wird dabei jedoch durch eine Erweiterung des BCS-Modells (Bilby, Cottrell und Swinden
[61], s. Kapitel 7.2) beschrieben.
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6.2.2 Mode I-Rissausbreitung durch zyklische Rissspitzenabstumpfung

Mit zunehmender Risslinge kommt der Mode I-Uberlagerung bei der schubspannungskon-
trollierten Rissausbreitung eine grofere Bedeutung zu. Trifft die Rissspitze auf ein Korn, des-
sen Gleitebenen bezogen auf die maximale lokale Schubspannung ungiinstig liegen, so
wichst der Riss normal zur aufgebrachten Spannungsachse weiter. Dabei werden zwei
verschiedene Gleitsysteme alternierend betdtigt und man spricht von Stadium II der
Ermiidungsrissausbreitung (Forsyth [276]). Bild 6.8 zeigt, dass eine solche Situation auch bei
der Mikrorissausbreitung auftreten kann, in diesem Beispiel fiir einen interkristallin initiierten
Mikroriss in der B-Titanlegierung LCB (Bild 6.8a). Offensichtlich ist an den Tripellinien der
aufgerissenen Korngrenze der Mode I-Anteil der Beanspruchung grof3 genug, um weitere

Rissausbreitung durch Betitigung verschiedener Gleitsysteme zu verursachen (Bild 6.8b).

Bild 6.8:  (a) Interkristalline Rissinitiierung und transkristalline Mikrorissausbreitung ausgehend von
einem Tripelpunkt nach 10% der Ermiidungslebensdauer (s. Pfeil) und (b) unter Aktivierung
verschiedener Gleitsysteme nach 60% der Ermiidungslebensdauer(Ao/2=600MPa,
aufgebrachte Spannungsrichtung <).

Anschaulich ist der Mechanismus der Stadium I1-Rissausbreitung durch das Modell der Riss-
spitzenabstumpfung von Laird in [19] beschrieben. Die Betétigung zweier Gleitsysteme fiihrt
bei zunehmender Zugbeanspruchung zur Abstumpfung der Rissspitze (Bild 6.8a-c). Diese
Abstumpfung kann bei der folgenden Lastumkehr nicht wieder vollstindig riickgéngig
gemacht werden (Irreversibiltit der plastischen Verformung), so dass die
Risswiederanspitzung (Bild 6.9d-e) zu einer Rissausbreitung um ein bestimmtes Inkrement
Aa fiihrt. Diese Inkremente, die als sog. Schwingstreifen (engl. striations) auf
Ermiidungsbruchfldchen vieler duktiler Metalle sichtbar bleiben (s. Bild 6.10), haben bei der
Analyse des Wechselverformungsverhaltens sowie der Analyse technischer Schadensfille

eine grofle Bedeutung, da sie die Belastungshistorie der Probe bzw. des Bauteils
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widerspiegeln. Der Abstand der Schwingstreifen kann mit der Rissausbreitung pro Zyklus
korreliert werden.

Detailliert beschreibt Neumann in [20,277] die Rissausbreitung und die Entstehung von
Schwingstreifen in einkristallinen Kupferproben anhand der alternierenden Aktivierung ver-
schiedener Gleitsysteme. In Bild 6.10 ist schematisch die grundsitzliche Idee dieses Modells,
die alternierende Betitigung unterschiedlicher Gleitsysteme bei Lastumkehr aufgrund von

Verfestigungsvorgingen auf den Gleitbdndern, dargestellt.

s, T

Bild 6.9:  Schematische Darstellung des Modells von Laird (nach [19]), Erlduterungen im Text.

Das Abgleiten eines der Rissufer fiihrt auf dem betroffenen Gleitband zur Verfestigung und
somit zur Erhohung der Reibungsspannung. Dies bewirkt die Aktivierung eines (gegeniiber-
liegenden alternativen) Gleitbandes. Auch dort kommt es wieder zur Verfestigung, so dass
sich die in Bild 6.10 dargestellten gegeniiberliegenden Gleitsysteme abwechseln. Wird die
Zugbeanspruchung durch die nachfolgende Druckbeanspruchung abgeldst, so fiihrt die kine-
matische Irreversibilitdt der Versetzungsbewegung ebenfalls zu einer alternierenden Betéti-
gung der Gleitsysteme. Der resultierende Rissverlauf ist dabei insbesondere bei kfz Einkris-
tallen ausgesprochen eben und senkrecht zur Beanspruchungsrichtung. Die Rauigkeit der
Schwingstreifen hiangt, tibereinstimmend mit dem Modell von Neumann, nach [278] von dem

Kaltverformungsgrad des Werkstoffs ab.



Rissausbreitung — Mikrostrukturelle Aspekte 143

Zugphase

Druckphase

Bild 6.10: Schematische Darstellung des Modells von Neumann (nach [20]), Erlduterungen im Text.
Die Bildung von Schwingstreifen ist in der Regel charakteristisch fiir die Rissausbreitung bei
hoheren Schwingbreiten des Spannungsintensitédtsfaktors (vgl. TEM-Untersuchungen an Ti-
6Al-4V in [265]); in Ausnahmefdllen kommt es auch bei der Ausbreitung mikrostrukturell
kurzer Risse dazu, wenn die lokale Spannungsintensitit, wie im Beispiel in Bild 6.8 gezeigt,
sehr hoch ist und verschiedene Gleitsysteme aktiviert werden.

Bild 6.11 zeigt die Bildung von Schwingstreifen im Stadium II der Rissausbreitung.

Bild 6.11: Schwingstreifen in der Bruchfliche einer ermiidungsbeanspruchten Probe der 8-
Titanlegierung LCB (Ao7/2=600MPa).

6.2.3 Einflusse von Korngrofie, verschiedenen Phasen und Ausscheidungen auf die Ausbrei-
tung von Mikrorissen

Es wurde bereits in Kapitel 6.2.1 erwdhnt, dass die Rissausbreitungsgeschwindigkeit zumin-

dest bei niedrigen Temperaturen, bei denen Kriechen keine Rolle spielt, mit wachsender

KorngroBe generell zunimmt, da die aus der groBBeren Gleitldnge resultierende hohere plasti-
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sche Verformung der Korner zu einer leichteren Initiierung von Plastizitédt in den Nachbarkor-
nern fithrt. Damit wird das Risswachstum {iber Korngrenzen hinweg begiinstigt. Dies wurde
in einer Vielzahl von Arbeiten festgestellt, so z.B. in [231] fiir teilchengehértete o- und B-
Titanlegierungen, wo die Bruchspannung als umgekehrt proportional zur Quadratwurzel der
Korngrofe angegeben wird, in [279] fiir Ti 15 3 oder in [101] fiir a+p-Titanlegierungen. In
letztgenannter Arbeit wird der grof3e Einfluss der Korngrof3e auf eine Rissldnge von a<200um
eingegrenzt. Einen indirekten Einfluss auf die Mikrorissausbreitung iibt die Korngrofle
schlieBlich tiber rauigkeitsinduzierte RissschlieBeffekte aus, die in Kapitel 6.3 néher
behandelt werden.

Viele Werkstoffe setzen sich jedoch aus verschiedenen Phasen zusammen und/oder enthalten
intermetallische oder nichtmetallische Ausscheidungen. In der Regel besitzen die einzelnen
Phasen unterschiedliche Festigkeitseigenschaften. Bei der Mikrorissausbreitung fiihrt dies zu
unterschiedlicher Barrierewirkung der Phasen- und Korngrenzen. Insbesondere wenn es sich
um unterschiedliche Kristallgittertypen handelt, wie z.B. bei technischen Ti-Legierungen (hdp
a-Phase und krz B-Phase) oder Duplexstihlen (krz a-Ferrit, kfz y-Austenit), ist der Ubergang
der plastischen Verformung iiber die Korngrenzen hinweg sehr viel komplexer. Da die Riss-
ausbreitung empfindlich durch die Plastizitdt des Nachbarkorns beeinflusst wird, kann die
Ausbreitungsgeschwindigkeit so bereits vor dem Ubergang von plastisch stark nach plastisch
schwach zunehmen und umgekehrt. Dies wurde von Pippan et al. [280,281] fiir Bimaterialen
bestehend aus ARMCO-Eisen und dem ferritischen Stahl SAE340 mit dreimal héherer 0,2%-
Dehngrenze (Rpo2) aber gleichen elastischen Eigenschaften gezeigt. Pippan et al. [280,281]
stellten ferner eine Neigung zur Rissaufficherung bei der Anndherung eines Risses an die
Grenzflache zum plastisch weicheren Material fest. Besonders ausgeprigt ist der Effekt der
zweiphasigen Mikrostruktur bei y/a-Duplexstdhlen. Ein Beispiel zeigt Bild 6.12. Hier wird
ein Mikroriss, der zundchst iiber eine ay-Phasengrenze (Missorientierung ®=28°, Bild 6.12a,
Markierung A) ohne deutlichen Barriereeffekt hiniiberwéchst, von einer ya-Phasengrenze
(Missorientierung ®=40°) blockiert (Bild 6.12b, Markierung B). Es kommt darauffolgend zur
Bildung eines zweiten (oberen) Risszweigs (Bild 6.12b, Pfeil), der mit hoher Geschwindigkeit
iiber die benachbarte yy-Phasengrenze (Markierung C) hinaus wéchst, ohne eine deutliche
Behinderung zu erfahren. Die Barrierewirkung von yo-Phasengrenzen ist demzufolge
offensichtlich erheblich grofler als diejenige der ary-Phasen- und yy-Korngrenzen [282]. Die
gemessenen Rissldngen als Funktion der Zyklenzahl sind in Bild 6.12d dargestellt.
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Nach Stolarz et al. [283,284] und Johansson und Odén [285] ist durch die hohere Festigkeit in
der ferritischen a-Phase die plastische Verformung in der austenitischen y-Phase konzentriert,
wobei die Rissausbreitung bei Erreichen der ersten mikrostrukturellen Barriere zum Erliegen
kommen kann.

Allerdings kann die individuelle Festigkeit der beiden Phasen variieren, in der austenitischen
y-Phase vorwiegend durch Kaltverfestigung, in der ferritischen a-Phase durch die Ausschei-
dung der sproden a’-Phase (infolge einer Warmebehandlung). Daraus resultieren unterschied-

liche Szenarien fiir den einsetzenden Schidigungsprozess (vgl. [286,287]).

b
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Bild 6.12: Mikrorissausbreitung in einem austenitisch-ferritischen Duplexstahl (1.4462) nach (a) 9500,
(b) 15000 und (c) 17000 Zyklen bei einer Spannungsamplitude von Ao/2=550MPa

(aufgebrachte Spannungsrichtung {) und (d) Zusammenstellung der gemessenen
Oberfléchenrisslangen als Funktion der Zyklenzahl, weitere Erlduterungen im Text.

So kann es in der versprodeten a-Phase zu Mikrospaltung (kristallographische sprode Riss-
ausbreitung, micro cleavage) kommen, die aber wiederum durch die plastische Austenitphase
aufgefangen werden kann. Nicht- oder intermetallische Ausscheidungen beeinflussen eben-
falls in erheblichem Maf}e die Initiierung und Ausbreitung von Mikrorissen. Dabei kommt es

vor allem darauf an, ob es sich dabei um kohédrente oder inkohdrente bzw. schneidbare oder
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nicht schneidbare Teilchen handelt. Dies soll an dieser Stelle nicht vertieft werden; es sei je-
doch angemerkt, dass schneidbare Teilchen die Planaritit der Versetzungsbewegung begiins-
tigen, wahrend grof3e oder inkohdrente Teilchen von Versetzungen nicht durchlaufen, d.h. ge-
schnitten werden kdnnen. Die dann erfolgende sog. Orowan-Umgehung oder bei hoheren
Temperaturen das Versetzungsklettern begiinstigen Mehrfachgleitung. Dies wurde von Horn-
bogen und zum Gahr [288] an einem austenitschen Fe-Ni-Al-Stahl mit unterschiedlichen
Mikrostrukturen festgestellt. In [257] ist dies fiir Aluminiumlegierungen in verschiedenen
Auslagerungszustinden diskutiert. Im unteralterten Zustand (feinverteilte kleine Teilchen)
herrscht planares Gleiten vor. Die Rissausbreitung verlduft kristallographisch entlang
niedrigindizierter Gleitebenen. Im {iberalterten Zustand (grofe Teilchen) {iberwiegt
Mehrfachgleitung; die Rissausbreitung erfolgt ausgeprigt eben.

Die Ergebnisse der Untersuchungen zur Mikrorissausbreitung in der B-Titanlegierung LCB
deuten ebenfalls auf ein ausgeprigt planares Gleitverhalten hin (s. Bild 6.13 [24]). Dies wird
bei dieser Werkstoffgruppe durch die feinverteilte Ausscheidung von schneidbaren w-Teil-
chen (vgl. [231,232]) begilinstigt. Bei technischen B-Titanlegierungen mit inkohérenten nicht

schneidbaren a-Teilchen wurde ebenfalls planares Gleitverhalten festgestellt [279].

Bild 6.13: Planare Versetzungsanordnung in der B-Titanlegierung LCB nach Wechselbeanspruchung
bei Ac/2=600MPa ( § =[001]) (nach [24]).

6.3 Bedeutung von Rissschliel3effekten

6.3.1 Grundlegendes
Unter RissschlieBeffekten versteht man das vorzeitige Aufsetzen der Rissufer bei Entlastung

aus dem Zugspannungsbereich heraus. Dies hat zur Folge, dass bei Ermiidungsbelastung die
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Triebkraft zur Rissausbreitung nicht widhrend der kompletten Lastspiele aktiv ist. Das
Augenmerk auf diese Effekte wurde erstmals durch die Arbeiten von Elber Ende der 60er
Jahre gelenkt [25,26,289].

Wihrend ein ideal-scharfer, vollstindig elastischer Anriss erst bei vollstdndiger Entlastung
aus dem Zug bei o=0 schlieBen wiirde, ist technische Ermiidungsrissausbreitung immer mit
plastischer Verformung an der Rissspitze verbunden (Bild 6.14a). Diese plastische Verfor-
mungszone wird mit zunechmender Rissldnge aufgrund der bei Ao /2=konst. zunehmenden
Schwingbreite des Spannungsintensitdtsfaktors grofler (Bild 6.14b und c). Die plastisch ver-
formte Zone wird bei Rissfortschritt im Nachlauf des Risses (engl. wake) zuriickgelassen. Da
die Rissufer nur elastisch entlastet werden, bleibt jeweils eine Volumenzunahme zuriick, die
bei Entlastung von der maximalen Zugbeanspruchung aus (Punkt A in Bild 6.14d) zum Kon-
takt der Rissufer bereits vor Erreichen des Nulldurchgangs der angelegten Spannung fiihren

(RissschlieBspannung o, Punkt B in Bild 6.14d).

Ko Riss plastische Zone vor Risspitze Spannung G
a er =Volumenzunahme 4

mit Rissldnge zunehmende
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Bild 6.14: Schematische Darstellung des Mechanismus des plastisch-induzierten RissschlieBens nach
Elber [26]: (a-c) Entwicklung des plastischen Nachlaufs und (d) zugehdriges Spannungs-
Rissoffnungsdiagramm.

Die weitere Entlastung hat das graduelle komplette SchlieBen des gesamten Risses zur Folge,
bis sich schlieBlich die Last-Verschiebungs-Kurve im Bereich der Rissflanken wie diejenige
der Probe ohne Ermiidungsriss verhélt. Das oben beschriebene sog. plastisch-induzierte Riss-
schlieBen ist der am weitesten in bruchmechanische Lebensdaueranalysen integrierte Riss-
schlieBmechanismus, damit aber nicht unbedingt derjenige mit der groBten physikalischen
Bedeutung. Insbesondere bei der Ausbreitung mikrostrukturell kurzer Risse kann man sich
leicht vorstellen, dass der plastische Nachlauf definitionsgemaf3 nur sehr klein sein kann und
wenig Einfluss auf die Rissausbreitungsgeschwindigkeit ausiibt [290].

Neben dem plastisch-induzierten RissschlieBen gibt es noch eine Reihe weiterer Rissschliel3-

mechanismen, bei denen das vorzeitige Aufsetzen der Rissufer auf
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a) die Volumenzunahme durch eine Phasenumwandlung an der Rissspitze (umwandlungs-
induziertes RissschlieBen),

b) die Oxidation der bei der Rissausbreitung neu entstandenen Oberfldchen (oxidationsin-
duziertes Rissschlielen),

c¢) einin den Riss eingedrungenes viskoses Fluid (fluidinduziertes RissschlieBen) oder

d)  geometrische Inkompatibilititen der Rissoberfldchen (rauigkeitsinduziertes oder geo-
metrisch-induziertes RissschlieBen)

zuriickgefiihrt werden kann. Diese Mechanismen sind in Bild 6.15 schematisch zusammenge-

stellt.

Die technische Bedeutung des RissschlieBens wird offenbar, wenn man der iiblichen Auffas-

sung folgt, die besagt, dass ein Riss nur dann ausbreitungsfahig ist, wenn er vollstindig geoft-

net ist. Die effektive Schwingbreite des Spannungsintensitétsfaktors, die fiir stabile Langriss-

ausbreitung die Lebensdauer bestimmt, nimmt dann einen um den Anteil des geschlossenen

Risses AK = AK-AKs verringerten Wert an (s. Bild 6.16):

AI<eff = (O-max B O-cl/op) V 7zaY . (62)
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Bild 6.15: Grundsitzliche Mechanismen des RissschlieBens (nach [30]): (a) umwandlungsinduziertes
RissschlieB3en, (b) oxidationsinduziertes RissschlieBen, (c¢) fluid-induziertes RissschlieB3en,
(d) rauigkeitsinduziertes bzw. geometrisch-induziertes RissschlieBen und (e) plastisch-
induziertes Rissschliefen.
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Nattirlich ist dies nur eine sehr vereinfachte Darstellung von unter realen Bedingungen sehr
komplexen Prozessen (Uberlagerung von Uberlasten, Atmosphireneinfluss etc.), die verzo-
gernd auf die Rissausbreitung einwirken kdénnen. Ubersichtsarbeiten zur technischen Bedeu-
tung des RissschlieBens wurden u.a. von Schijve [291], Liaw [292] (mit dem Schwerpunkt auf
dem Rissschlieen nahe des Schwellenwerts AKy, der Ermiidungsrissausbreitung) und Fleck

[293] publiziert.
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Bild 6.16: Bedeutung des effektiven Spannungsintensitétsfaktors fiir (a) kleine bzw. negative
Spannungsverhéltnisse und (b) fiir grolere Spannungsverhéltnisse: AK trdgt nur dann zur
Schidigung bei, wenn der Riss gedftnet ist (K>K,;) und die Rissspitze belastet wird.

Neben der Anwendung des AK g-Ansatzes zur Beschreibung der Ermiidungsrissausbreitung
(z.B. in [294] fiir Kurz- und Langrissausbreitung in Stahl) kann das Wissen um RissschlieB3-
mechanismen auch gezielt zur Reparatur von Ermiidungsrissen durch Infiltration eingesetzt
werden [295].

Trotz einer groflen Anzahl wissenschaftlicher Verdffentlichungen gehort das Phanomen des
RissschlieBens zu den Beitrdgen zur Rissausbreitung, die insbesondere bei kurzen Rissen hin-
sichtlich ihrer zugrundeliegenden physikalischen Mechanismen nicht vollstindig verstanden
sind und nach wie vor kontrovers diskutiert werden. Die entsprechenden Problemstellungen

sollen in den folgenden Unterkapiteln diskutiert werden.

6.3.2 Plastisch-induziertes RissschlieBen

Obgleich die Idee von Elber, dass plastisch-induziertes RissschlieBen durch die im Rissnach-
lauf bleibende plastische Verformung hervorgerufen wird, einleuchtend erscheint, muss man
sich die Frage stellen, woher das zusitzliche Material stammt. Im ebenen Spannungszustand
(z.B. bei diinnwandigen Bauteilen) kommt es bei der plastischen Verldngerung in der Riss-
spitzenzone zur lokalen Einschniirung. Diese Verlangerungszone bildet nach weiterem Riss-
fortschritt eine Art Keil, der sich zwischen die Rissflanken schiebt und zum vorzeitigem Auf-

setzen fuhrt.
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Bei kompakten Bauteilen herrscht hingegen ebener Dehnungszustand vor, in dem definitions-
gemil die Dehnungen in der Ebene der Rissausbreitung (fiir Mode I-Beanspruchung) gleich
Null sind. Von einer Reihe von Autoren wird aus diesem Grund ein grof3er Einfluss plastisch-
induzierter RissschlieBeffekte angezweifelt (so z.B. von Vasudevan, Sadananda und Louat
[296]). Pippan et al. [297-299] konnten hingegen mit Hilfe einer Simulation der an der zyk-
lisch beanspruchten Rissspitze stattfindenden Versetzungsbewegung entlang von zur Rissaus-
breitungsrichtung geneigten Gleitebenen (vgl. [300]) zeigen, dass Materialtransport zwischen
die Rissufer (=plastisch induziertes Rissschliefen) in der Tat auch bei kompakten Bauteilen
im ebenen Spannungszustand durch entsprechende Versetzungsanordnung mdglich ist (s.
[301]). Dies ist in Bild 6.17 in vereinfachter Weise schematisch erldutert. Versetzungen wer-
den von der Rissspitze auf zwei zur Rissebene symmetrischen Gleitebenen emittiert. Entspre-
chend der in Bild 6.17 dargestellten Versetzungsanordnung erfahren die von der Rissspitze
zuriickgelassenen Netzebenen eine Neigung in Richtung der Rissausbreitung. Durch das suk-
zessive Einschieben von Halbebenen kommt es so zu einem Materialtransport in den Riss-
nachlauf.

Wenn das plastisch-induzierte RissschlieBen durch die Versetzungsbewegung entlang
alternierend aktiver Gleitsysteme vor der Rissspitze bestimmt ist, dann ist es folglich auch
von der kristallographischen Orientierung der betroffenen Kdrner abhédngig. Gall, Sehitoglu
und Kadioglu [302] zeigten den Zusammenhang zwischen Orientierung der Gleitsysteme und

RissschlieBeffekten mit Hilfe von Finite-Elemente-Simulationen.

Netzebenen
-

— { Rissspitze

Materialfluss

Bild 6.17: Mechanismus des plastisch-induzierten RissschlieBens fiir den ebenen Dehnungszustand
(nach Pippan [301]).

Das im Riss als Keil wirkende "zusétzliche Material" kann auch aus der bei realen Rissen

auftretenden Ablenkung (Bild 6.18a) oder Verzweigung entstammen (Bild 6.18b), wie Pippan
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et al. [303] anhand von Rissprofilmessungen mittels REM nachweisen konnten. Hierbei han-
delt es sich jedoch um gewissermaflen durch plastische Verformung hervorgerufenes rauig-

keitsinduziertes Rissschlieen (vgl. Kapitel 6.3.3).

vertikale ¢ s
Verschiebung— Vg Materialfliclien
‘ in pl. Zone vor
Riss Rissspitzenablenkung
a

Rissverzweigung

b

Bild 6.18: Plastisch-induziertes RissschlieBen durch (a) Rissablenkung und plastische Formédnderung
des Rissprofils und (b) Rissverzweigung (nach [303]).

Plastisch-induziertes RissschlieBen entwickelt sich besonders rasch bei hohen Spannungen
und symmetrischer Zug-/Druckbeanspruchung (R=-1), wie Nicholas et al. [304] durch eine
FEM-Modellierung in Anlehnung an Arbeiten von Newman et al. [305,306] anhand einer
AK¢s-Modellierung (FASTRAN) fiir lange und kurze Risse zeigen konnten. Die FlieBstrei-
fenmodellierung von Daniewicz und Bloom [307] deutet ebenso auf eine Intensivierung plas-
tisch-induzierter RissschlieBeffekte fiir negative Spannungsverhiltnisse hin. Hier wird jedoch
auch auf einen gravierenden Einfluss der Proben- bzw. Bauteilgeometrie hingewiesen. Ver-
gleichende = Dehnungsmessungen an  der Rissspitze und am Kerb von
ermiidungsbeanspruchten CT-Proben von Xu et al. [308] zeigten, dass RissschlieBen iiber die
Probendicke unterschiedlich stark ausgeprigt ist und in Bereichen auftritt, die vorrangig im
ebenen Spannungszustand beansprucht sind.

Besonders deutlich wird der Einfluss des Spannungsverhéltnisses auf das plastisch induzierte
RissschlieBen durch ein Experiment von Ritchie et al. in [309], bei dem zunéchst die zykli-
sche Beanspruchung von CT-Proben (R=0,5 und R=0,05) soweit verringert wurde, bis der
Ermiidungsriss gerade nicht mehr weiterwuchs (AK<AKjy,). Dann brachten sie eine einmalige
Druckbeanspruchung auf und belasteten die Proben weiter mit den vorherigen Spannungsver-
hiltnissen von R=0,5 bzw. R=0,05 und AK<AK4y,. Da die Rissufer durch die Kompressionsbe-
anspruchung abgeflacht wurden, ist fiir R=0,05 die Schwingbreite des Spannungsintensitits-

faktors AK groBer als der effektive Schwellenwert AKy, . Der Riss wéchst weiter, bis der er-
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neut gebildete plastische Nachlauf die effektive Schwingbreite des Spannungsintensitétsfak-
tors wiederum unter den Schwellenwert sinken ldsst. Bei R=0,5 entspricht der extrinsische
Schwellenwert AKy, immer dem intrinsischen bzw. effektiven Schwellenwert der Schwing-
breite des Spannungsintensititsfaktors AKgpesr, d.h. der Riss ist bei einer hohen Zugmittel-
spannung immer gedffnet und RissschlieBeffekte treten nicht auf. Daran dndert natiirlich auch
eine einmalige Kompressionsbeanspruchung nichts. Bild 6.19 zeigt die Rissausbreitung fiir
die beiden Proben.

Die starke Abhidngigkeit der RissschlieBeffekte vom Spannungsverhiltnis R wurde fiir eine
Reihe verschiedener Werkstoffe festgestellt und ist in der Ubersichtsarbeit von Liaw [292]
dokumentiert. So konnten bei Ermiidungsbeanspruchung der hdufig angewendeten Titanlegie-
rung Ti-6Al-4V bei Spannungsverhiltnissen von R=0,02 und R=0,25 ausgeprigte

Rissschlieeffekte nachgewiesen werden, wihrend bei R=0,5 keinerlei RissschlieBen auftritt.

Rissaussbreitung nach Uberlast [pum]

300 1 l 1 t T T
~ austenitischer Stahl 5
200 |- W=t erneuter Rissstop -~
= R=0.05 =
100 |- Druckiiberlast i
o0l- ad

! | | ! 1 1

Zyklenzahl [x107]
Bild 6.19: Rissausbreitung in CT-Proben bei R=0,5 und R=0,05 sowie AK<AKy, nach einmaliger
Kompressionsbeanspruchung (nach [309]).
Die hiufig beobachtete Abnahme des extrinsischen Schwellenwerts AKy, mit zunehmendem
Spannungsverhiltnis R hingt jedoch stark von der Atmosphére ab und ist im Vakuum oder in
Inertgasatmosphére nur gering [296,310]. Obgleich es naheliegt, diesen Atmosphireneffekt
auf das Ausbleiben oxidations-induziertem RissschlieBen zuriickzufiihren [310], begriinden
Vasudevan et al. [292] damit ihren AK*/AKqa*-Zweiparameteransatz fiir den Schwellenwert

zur Ermiidungsrissausbreitung, der in Kapitel 6.3.6 diskutiert ist.

6.3.3 Einfluss von Uberlasten auf das plastisch induzierte RissschlieRen
Das in Bild 6.19 dokumentierte Experiment, bei dem ein bei konstanter Schwingbreite des

Spannungsintensititsfaktors AK<AKg nicht wachsender Ermiidungsriss durch eine Kompres-
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sionsiiberlast zum Weiterwachsen gebracht werden kann, zeigt, dass RissschlieBeffekte und
damit die Ermiidungsrissausbreitung insgesamt stark von der Belastungshistorie abhéngen (s.
auch [188]). Im Fall der Druckiiberlasten fiihrt das Abflachen der Rauigkeitshiigel zu einem
sprunghaften Anstieg der effektiven Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors AKegr
[238].

Einfache und mehrfache Zugiiberlasten fithren ebenfalls zunédchst zu einem sprunghaften An-
stieg der Rissausbreitungsrate. Diesem folgt jedoch eine Verzdgerung unter den urspriingli-
chen Wert der Rissausbreitungsrate (s. Lang und Marci [311]). Ursache ist nach Bichler und
Pippan [107] eine zusitzliche Rissabstumpfung (residual CTOD), die dazu fiihrt, dass der
Riss selbst bei einer 10%-Uberlast im Zug auch nach Entlastung an der Rissspitze gedffnet
bleibt. Nach 20-50 Zyklen sinkt die Rissausbreitungsrate durch die zeitweise erhohte plasti-
sche Verformung im Nachlauf der Rissspitze unter den urspriinglichen Wert ab, um sich
schlieBlich asymptotisch (bei konstantem AK) wiederum der stationdren Rate anzundhern.
Dieses Verhalten ist in Bild 6.20 schematisch dargestellt. FEM-Analysen von Ellyin und Wu
[312] weisen darauf hin, dass das transiente Verhalten infolge von Druckiiberlasten weniger
ausgepragt auftritt wie das infolge von Zugiiberlasten.

log da/dN

A

sprunghafter Anstieg
der Rissausbreitung +
grofe pl. Zone

Uberlast

asymptotische Anndherung
an stationdren Wert f. da/dN

stationdre
Rissausbreitung

starke Rissverzogerung <« |
durch pl.-ind. RissschlieBen

»

Rissldange
Bild 6.20: Einfluss einer Zugiiberlast auf die Ermiidungsrissausbreitung (schematisch).
Eine quantitative Analyse des Einflusses einfacher und mehrfacher Uberlasten auf die Ent-
wicklung der Ermiidungsrissausbreitung wurde von Lang [313,314] vorgenommen. Hier wird
die Rissausbreitungsverzogerung nach einer Zugiiberlast auf Druckeigenspannungen in der
plastischen Zone vor der Rissspitze zuriickgefiihrt. Erst nachdem der Riss diese durchlaufen
hat, kehrt die Rissausbreitungsrate auf den urspriinglichen stationdren Wert zuriick. Lang
nimmt eine strikte Trennung zwischen intrinsischen Einflussfaktoren (vor der Rissspitze) und
extrinsischen Faktoren (Rissschlieeffekte), die lediglich eine Verdnderung der mechanischen

Belastung der Rissspitze zur Folge haben konnen, vor. Diese Argumentation, die den Einfluss
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plastisch-induzierten Rissschlieens nach Elber als werkstoffcharakteristisches Phanomen fiir

weitgehend vernachldssigbar betrachtet, wird nochmals in Kapitel 6.3.6 aufgegriffen.

6.3.4 Rauigkeitsinduziertes Rissschliel3en

Plastische Verformung und damit verbundene irreversible Verschiebung an der Rissspitze
fiihrt dazu, dass nach der Entlastung die Topographien der beiden Rissufer nicht mehr perfekt
ineinander passen. An einzelnen Stellen kommt es daher im Zughalbzyklus zu einem vorzeiti-
gen Aufsetzen der Rissufer und damit einer dem plastisch-induzierten RissschlieBen iiberla-
gerten Entlastung der Rissspitze.

Obgleich eine gewisse Verschiebung der Rissufer gegeneinander bei der Ermiidungsrissaus-
breitung immer auftritt, spielt rauigkeitsinduziertes RissschlieBen besonders bei kristal-
lographischer Rissausbreitung (Mode II) eine Rolle (s. z.B. [315,316]). Das Ausmal} des Riss-
schlieBens und damit die Hohe des Spannungsintensititsfaktors K., ab der der Riss schlief3t,
hingt demzufolge von der KorngroB3e und der kristallographischen Missorientierung ab, denn
diese bestimmen bei planarer Gleitung das Hohenprofil der Rissufer [278,317]. Mit zuneh-
mender Korngrofle nimmt rauigkeitsinduziertes RissschlieBen und K¢ zu und damit AK¢ ab
[278,292,317]. Dies gilt insbesondere bei kleinen bzw. negativen Werten fiir das Spannungs-
verhéltnis, geringen Schwingbreiten fiir den Spannungsintensititsfaktor AK (HCF-Bereich)
sowie nicht zu hohen Temperaturen, zusammentfassend fiir Bedingungen, bei denen die plasti-
sche Verformung durch ausgepriagte Mode II-Verschiebungen gekennzeichnet ist [292].
Wang und Miiller leiteten einen Zusammenhang fiir rauigkeitsinduziertes Rissschlielen in
einer Ti-2,5Cu-Legierung fiir kleine AK-Werte her, indem K. empirisch mit dem maximalen
Spannungsintensititsfaktor wihrend der Belastung K., der FlieBgrenze oy und den geomet-
rischen Grofen (Rissablenkungswinkel, Hohenverteilung) eines Schnitts durch das Rissufer-
profil verkniipft wurde [316]. In einer dhnlichen Betrachtung von Jung und Antolovich [318]
wird K. mit der Hohe der Rauigkeitsspitzen h in den Bruchflichen korreliert. Insbesondere
bei groBen Werten fiir h konnte eine Abhéngigkeit des rauigkeitsinduzierten RissschlieBens
von der Rissldnge a festgestellt werden.

Wie in den beiden vorangegangenen Unterkapiteln bereits angedeutet, diirfte das rauigkeitsin-
duzierte RissschlieBen eine starke Beeinflussung durch Druckiiberlasten erfahren. Druckbean-
spruchungen flachen die Rauheitshiigel ab, so dass K sinkt und demzufolge mit steigendem
AKgr die Rissausbreitungsrate da/dN zunimmt [238,309]. Es sei an dieser Stelle angemerkt,
dass in dhnlicher Weise auch der von Elber postulierte plastische Nachlauf durch Uberlasten
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zusammengedriickt werden kann, womit ebenfalls eine Zunahme der Rissausbreitungsrate er-
klart werden kann (s. Kapitel 6.3.2).

In einigen Arbeiten existieren Ansitze, das rauigkeitsinduzierte RissschlieBen mikromecha-
nisch zu modellieren, so z.B. von Suresh [319], Suresh und Ritchie [320] oder unter Beriick-
sichtigung der KorngroBenstatistik von Pokluda et al. [321]. Da diese Form des Riss-
schlieBens auch fiir das Ausbreitungsverhalten mikrostrukturell kurzer Risse von groBBer Be-

deutung ist, wird sie in der in Kapitel 7 vorgestellten Modellierung beriicksichtigt.

6.3.5 Oxid-induziertes und umwandlungsinduziertes Rissschliel3en

Ebenso wie sich beim plastisch-induzierten Rissschliefen nach Elber der plastische Nachlauf
wie ein Keil zwischen die Rissflanken schiebt, so konnen auch Oxidationsprodukte oder Pha-
senumwandlungen an der Rissspitze zu einer Volumenzunahme fiithren und ein vorzeitiges
Aufsetzen der Rissufer nach Entlastung aus der Zugphase zur Folge haben [252].

Quantitative Aussagen zu dieser Art des RissschlieBens sind nur schwer zu treffen, da die
Oxidation bzw. die Phasenumwandlungen von vielen sich gegenseitig beeinflussenden Fakto-
ren abhéngen. Grundsitzlich nimmt jedoch oxid-induziertes RissschlieBen mit steigender
Temperatur oder steigendem Sauerstoffpartialdruck und damit beschleunigter Bildung von
Oxidationsprodukten auf den Rissufern zu [292,315,322]. Dies gilt insbesondere bei der Bil-
dung massiver Oxidschichten wihrend thermischer Oxidation (z.B. IN738 [323]). Gleichzei-
tig nimmt die Rauigkeit der Rissufer und damit rauigkeitsinduziertes RissschlieBen ab, so
dass der Schwellenwert AKy, in Abhdngigkeit von der Temperatur durch ein Minimum lduft
[292]. Die Abhingigkeit von den Beanspruchungsbedingungen wird in der Literatur
kontrovers diskutiert, wohl auch, weil diese Abhidngigkeit durch weitere Faktoren, wie
beispielsweise die umgebende Atmosphire, mitbestimmt wird. Ein geringes oder negatives
Spannungsverhéltnis hat eine verstidrkte Reibungsoxidation und damit zunehmendes oxid-
induziertes RissschlieBen zur Folge [292]. Andererseits diirfte insbesondere bei hohen
Temperaturen oxid-induziertes RissschlieBen durch eine positive Mittelspannung (R>0) und
den damit erleichterten Atmosphirenzugang zunehmen.

Auch die Werkstofffestigkeit ist mitbestimmend fiir oxidinduziertes RissschlieBen; nach Un-
tersuchungen mit Hilfe der Auger-Elektronen-Spektroskopie (AES) von Liaw et al. [292,324]
an Kupfer nimmt die Dicke der auf den Risssufern gebildeten Oxidschicht mit zunehmender
Werkstoftfestigkeit ab. Dies kann auf ein geringeres Maf} plastisch-induzierten Rissschlieens

und damit weniger Reibungsoxidation zuriickgefiihrt werden.
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Manche Werkstoffe zeigen eine verformungsinduzierte Phasenumwandlung, wobei die dabei
gebildete Phase ein hoheres spezifisches Volumen einnehmen kann als das urspriingliche
Material. Geschieht dies lokal im plastischen Verformungsbereich der Rissspitze, fiihrt diese
Volumenzunahme ebenfalls zu einem vorzeitigen Aufsetzen der Rissufer, dem sogenannten
umwandlungsinduzierten RissschlieBen. Dies wurde von Hornbogen [325] und Mayer et al.
[326] fiir die verformungsinduzierte o.’-Martensitbildung in metastabilen austenitischen Stdh-
len gezeigt, wobei die Volumenzunahme bei einer 30-prozentigen y-o.'-Phasenumwandlung

0,6% betrigt [327].

6.3.6 AK*/Kmax*-Schwellenwerte — eine Alternative zur RissschlieRidee

Neben der aus der Modellvorstellung fiir plastisch-induziertes RissschlieBen stammenden
Unterscheidung zwischen einem extrinsischen Schwellenwert der Schwingbreite des Span-
nungsintensititsfaktors flir Rissausbreitung AKy, der Abschirmen der Rissspitze (wie das
RissschlieBen) mit einbezieht, und dem intrinsischen Schwellenwert AKy, o¢r, der ausschlieB3-
lich die Situation an der Rissspitze beriicksichtigt, gibt es in der Literatur Ansédtze, die eine
simultane Uberschreitung zweier Schwellenwerte und zwar denjenigen der Schwingbreite
AK* und des Maximalwerts Ky.* des Spannungsintensitétsfaktors fiir Rissausbreitung for-
dern. Vasudevan et al. [296,328] und Sadananda et al. [329] halten plastisch-induziertes Riss-
schlieBen als werkstoffcharakteristisches Phinomen fiir vernachlédssigbar und den Einfluss
rauigkeitsinduzierten Rissschliefens fiir gering. Weitaus groflere Bedeutung messen sie der
mikrostrukturellen Entwicklung und dem Eigenspannungszustand vor der Rissspitze zu
[328,329]. Die hiufig festgestellten Effekte des Spannungsverhiltnisses R auf das Rissaus-
breitungsverhalten werden von Thnen mit einem Zweiparameteransatz (Gl. 6.3) erfasst, in dem
die Rissausbreitungsrate von der Schwingbreite AK und dem Maximalwert K.x des Span-
nungsintensitétsfaktors gleichermallen abhéngt. Die Konstante C und die Exponenten n und m

haben eine dhnliche Bedeutung wie in der Paris-Gleichung (Gl. 2.5).

& CaK) (K, ©
Damit Risse ausbreitungsfahig sind, miissen fiir beide Parameter die Schwellenwerte AK* und
Kmax® tiberschritten sein [296].

Krenn und Morris [330] stellen die beiden grundsitzlichen Modelle, in denen die Rissaus-
breitung entweder maligeblich durch (a) plastisch-induziertes RissschlieBen oder (b) den

Eigenspannungszustand vor der Rissspitze mitbestimmt wird, gegeniiber und kommen zu der
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Schlussfolgerung, dass extrinsische Einflussfaktoren wie das Rissschliefen anstatt mecha-
nisch/theoretisch eher mikrostrukturell aufgekldrt werden sollten. Einige Ansidtze dazu sind

vor dem Hintergrund der Mikrorissausbreitung im folgenden Unterkapitel diskutiert.

6.3.7 Entwicklung des RissschlieRens im Kurzrissbereich

Wihrend fiir die Ausbreitung langer Risse der Einfluss des RissschlieBens hinsichtlich seiner
Mechanismen und seiner technischen Bedeutung durch eine Vielzahl experimenteller und
theoretischer Arbeiten untermauert ist, ist der Kenntnisstand zur Existenz von Rissschlieflef-
fekten bei mikrostrukturell kurzen Risse vergleichsweise gering.

Schon definitionsgemill kann bei kurzen Rissen der Einfluss des plastischen Nachlaufs, der
fiir das plastisch-induzierte RissschlieBen nach Elber verantwortlich ist, nur eine untergeord-
nete Rolle spielen [290,301]. Mit zunehmender Rissldnge wird der plastische Nachlauf und
damit die Bedeutung des RissschlieBens grofler, die Rissausbreitungsrate da/dN nimmt folg-
lich ab. Plastisch-induziertes RissschlieBen ist risslingenabhiangig [101,304,331,332] und be-
stimmt das transiente Verhalten kurzer Risse tiber einen Bereich von ca. 5-13 Kornern (nach
Larsen et al. [332]); die frilhe Rissausbreitung beginnt zunichst ohne Rissschlieen mit sehr
hoher Rissausbreitungsrate da/dN, die jedoch durch rasch zunehmendes plastisch-induziertes
Rissschliefen bis zu einem Minimum absinkt. Das darauffolgende Wiederansteigen von
da/dN beim Ubergang von Kurz- zu Langrissverhalten kann auf das Erreichen eines stati-
ondren RissschlieBanteils (K =konst.) zuriickgefiihrt werden, wahrend die Schwingbreite des
aufgebrachten Spannungsintensititsfaktors AK mit zunehmender Risslinge groBer wird
[292,332] (vgl. Bild 6.26). James, Sharpe und Garz [333,334] halten die Entwicklung des
RissschlieBens fiir eine intrinsische Materialeigenschaft, die von der Werkstoftfestigkeit ab-
hiangt. Nach einer Idee von Jira et al. [335] muss zur Einstellung stationiren plastisch-indu-
zierten Rissschlieens der Materialwiderstand im Nachlauf eines Risses ausreichend sein, um
durch die "Keilbildung" die Rissspitze zu entlasten. Fiir die Lange d, innerhalb der sich Riss-
schlieen entwickelt hat, geben sie folgenden von der Rissldnge a, dem Spannungsintensitéts-
faktor K und der FlieBspannung oy abhéngigen empirischen Zusammenhang an:

a_ ~0,0005x +0,5038x> —0,0077x> —0,1139x* +0,0334x’ x=K/o,(a/x) (6.4).
a

Eine genauere Betrachtung deutet jedoch darauf hin, dass bei kurzen Rissen eine solche fiir
Kurz- und Langrissverhalten verallgemeinerte einfache Beschreibung die tatsdchlich aktiven
Mechanismen nur unzureichend wiedergibt. Insbesondere bei mikrostrukturell kurzen Rissen

hiangt das RissschlieBen erheblich von den Gefligeparametern wie Korngréf3e und kristal-
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lographische Missorientierung ab. Morris [191] leitete bereits 1980 durch in-situ-Verformung
im Rasterelektronenmikroskop an einer aushirtbaren Al-Legierung einen Zusammenhang
zwischen der RissschlieBspannung oy bezogen auf die Maximalspannung omax und dem Ab-

stand z von der nichsten Korngrenze bezogen auf die Oberflichenrisslédnge 2¢ ab:

=0—
P 2c (6.5)

Hierin ist « ein von der relativen Luftfeuchtigkeit abhdngiger Materialparameter (a=~1,2 in
trockener Luft). Gleichung 6.5, giiltig fiir z/2¢>0,1, charakterisiert die Abhingigkeit der Riss-
ausbreitung von der Lage der Rissspitze in einem Korn; eine geringe Entfernung bedeutet
eine kleine plastische Zone (deren Ausdehnung durch die Korngrenze limitiert ist) und
demnach eine geringe RissschlieBspannung oy, was eine Erhohung der
Rissaubreitungsgeschwindigkeit zur Folge hat. Es sei an dieser Stelle angemerkt, dass dieses
Ergebnis nicht mit der in Kapitel 6.2 und Kapitel 7 skizzierten Vorstellung der durch
Versetzungsaufstau an Korngrenzen verzogerten Gleitbandrissausbreitung iibereinstimmt.
Eine genauere Betrachtung der Mikrorissausbreitung in einem o-Korn des Duplexstahls
1.4462 (Bild 6.12a) zeigt hingegen eine Ahnlichkeit mit der Beobachtung von Morris fiir
Mode I -Rissausbreitung. Die plastische Zone wird offensichtlich von der Korngrenze
blockiert.

Bei Mikrorissen, die kristallographisch entlang von Gleitbindern wachsen (Mode II-Rissaus-
breitung), kommt dem rauigkeitsinduzierten RissschlieBen eine erhebliche Bedeutung zu
[192,336]. Durch die plastische Rissspitzenverschiebung in der Gleitbandebene (CTSD,
crack-tip-slide displacement) passen die Rissufer, sobald die Rissldnge den ersten Korn-
durchmesser iiberschritten hat [337], geometrisch nicht mehr ineinander und setzen vorzeitig
auf. Die Hohe der resultierenden RissschlieBspannung o wird durch die Rissablenkungslian-
gen [278] und die Missorientierung der benachbarten aktivierten Gleitsysteme [302] sowie
den Grad der Irreversibiltit der plastischen Verformung an der Rissspitze [292] bestimmt.
Dieser Zusammenhang, der auch in der in Kapitel 7.3 beschriebenen Randelementemodellie-

rung Beriicksichtigung findet, ist in Bild 6.21 schematisch dargestellt.
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Bild 6.21: Schematische Darstellung des rauigkeitsinduzierten RissschlieBens infolge kristallogra-
phischer Rissausbreitung: (a) Rissuferverschiebung bei maximaler Zugbeanspruchung
und (b) vorzeitiges Aufsetzen der gegeneinander verschobenen Rissufer.

Unter Anwendung des in Kapitel 3 beschriebenen ISDG-Systems konnten RissschlieBeffekte
wihrend der Ausbreitung mikrostrukturell kurzer Risse am Beispiel der B-Titanlegierung
LCB analysiert werden. Mit Hilfe von ober- und unterhalb eines sich ausbreitenden
Mikrorisses eingebrachten Mikroharteeindriicken konnte somit die Rissuferverschiebung an
der Oberfliche (CMOD, crack-mouth-opening displacement) mit der aufgebrachten
Spannung korreliert werden. Bild 6.22 zeigt zwei Spannungs-CMOD-Hysteresen fiir zwei bei
verschiedenen Spannungsamplituden Ao/2=400MPa und Ao/2=600MPa und R=-1 analysierte

Mikrorisse bei einer Oberflachenrissldange von 2c~300um.
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Bild 6.22: Auswertung von RissschlieBeffekten wihrend Wechselverformungsversuchen an der 3-
Titanlegierung LCB: Spannung o iiber der mittels ISDG gemessenen Rissuferverschiebung
CMOD.

Die unterschiedlichen Steigungen der Hysteresedste spiegeln einmal die Steifigkeit bei ge-
schlossenem Riss (= kompaktes Material, unterer Ast) und einmal die durch den gedffneten
Riss reduzierte Steifigkeit wieder. Die RissschlieBspannung o kann aus dem Schnittpunkt
zweier an die Entlastungs-Hysteresedste angelegter Tangenten ndherungsweise bestimmt wer-

den (vgl. schematische Darstellung in Bild 6.22 und Auswertung in [192,338]). Die Entwick-
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lung der RissschlieBspannung in Abhangigkeit von der Rissldnge ist in Bild 6.23 fiir die bei-
den Spannungsamplituden Ao/2=400MPa und Ao/2=600MPa (Auswertungen aus jeweils

zwei Versuchen) dargestellt.
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Bild 6.23: Risschliespannung o als Funktion der Oberflichenrissldnge ¢, ermittelt aus den
Spannungs-CMOD-Hysteresen (Erléduterung im Text).

Diese  Ergebnisse lassen  folgende  Schlussfolgerungen zu: Bei  niedrigen

Spannungsamplituden  iliberwiegt  kristallographische = Rissausbreitung entlang von
Gleitbdndern. Die Mode II-Verschiebung an der Rissspitze hat analog zu Bild 6.21
rauigkeitsinduziertes RissschlieBen und damit ein auch experimentell beobachtetes Ansteigen
der RissschlieBspannung o zur Folge (Bild 6.23). Bei hoheren Spannungsamplituden nimmt
auch die Spannung auf die Gleitebenen und die plastische Verformung vor der Rissspitze zu.
Dabei bleibt die Verformung nicht mehr auf ein Gleitsystem beschrinkt und es kommt zu
Mehrfachgleiten und Rissspitzenabstumpfung, wie es in Bild 6.24a schematisch dargestellt
ist, worauf auch die gegeniiber der geringeren Spannungsamplitude deutlich hohere plastische
Rissoffnung CMODy, in Bild 6.22 hindeutet (s. hierzu auch [339]). Dies fiihrt (a) zu einer
Reduzierung des Gegeneinanderverschiebens der Rissufer und (b) zu einem verzogerten
RissschlieBen erst in der Kompressionsphase, d.h. der Riss ist beim Nulldurchgang der
aufgebrachten = zyklischen = Beanspruchung  gedffnet  (Bild  6.24b).  Negative
RissschlieBspannungen wurden auch von Lenczowski [83] bei der Ermiidung der
Aluminiumlegierung AIMgSi (Bild 6.25a) und James und Sharpe Jr. [333] an A533B-Stahl
(0,24C/1,5Mn) mit zwei verschiedenen Korngrofen fiir ein Spannungsverhiltnis von R=-1

(Bild 6.25b) festgestellt.
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Mehrfachgleitung an der Rissspitze
=> Rissspitzenabstumpfung
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Bild 6.24: Mikrorissausbreitung unter gleichzeitiger Aktivierung verschiedener Gleitsysteme (a)
schematische Darstellung und (b) im spannungsfreien Zustand (c=0) gedffneter Riss mit
Mehrfachgleitung an der Rissspitze (LCB, nach Ermiidung bei Ao/2=600MPa).
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Bild 6.25: RissschlieBspannung o als Funktion der Rissldnge mit negativen o,-Werten (a) nach
Lencowski [83] und (b) nach Sharpe [333].

Bei hohen Spannungsamplituden beginnt die Entwicklung des plastisch-induzierten Riss-
schlieens demzufolge zundchst mit negativen RissschlieBspannungen, was einem verzoger-
ten Aufsetzen der Rissufer gleichkommt. Dieser Zusammenhang wird auch von McDowell
[340] fiir den C-Stahl 1045 herausgestellt. Hohe Spannungsamplituden resultieren hier in
wihrend des gesamten Durchlaufs der Belastungshysterese gedffneten Rissen (0op/ Omax=-1).
Im Laufe der Ermiidungslebensdauer nimmt der Quotient oup/0max zu, bis sich schlieBlich
plastisch-induziertes RissschlieBen nach Elber mit oup/0max=0,3...0,4 einstellt. Bei kleinen
Spannungsamplituden iiberwiegt hingegen rauigkeitsinduziertes RissschlieBen mit deutlich
positiven RissschlieBspannungen.

Grundsétzlich liefert die transiente Phase bei der Entwicklung des RissschlieBens in Form von
Mikroplastizitdt an der Rissspitze und Fehlpassung der Rissufer eine Erkldrung fiir das ab-
normale Verhalten kurzer Ermiidungsrisse (s. hierzu auch [134,291,332,341]). Dies ist anhand
der schematischen Darstellung in Bild 6.26 verdeutlicht. Zu Beginn der Rissausbreitung ist

der plastische Nachlauf noch nicht ausgepriagt. Vielmehr kann eine hohe plastische Verfor-
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mung vor der Rissspitze Druckeigenspannungen zur Folge haben, durch die der Riss bis in
den Kompressionsbereich der dufleren Beanspruchung geodffnet sein kann. Damit kann die
Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors komplett effektiv sein [177] (AK=AKcs, Be-
reich I in Bild 6.26), was zu einer hohen Rissausbreitungsrate unter Bedingungen fiihrt, bei
denen nach den GesetzmiBigkeiten fiir lange Risse technische Risse nicht wachstumsfahig
sind. Nach Liaw [292] nimmt jedoch der Einfluss des plastisch-induzierten Nachlaufs oder
einsetzenden rauigkeitsinduzierten Rissschlieens bei kleinen Spannungsamplituden schneller
als die Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors AK mit steigender Risslinge zu. Die
Folge ist das Durchlaufen eines Minimums des effektiven Spannungsintensitatsfaktors
(Bereich II in Bild 6.26), das ggf. zu einem Rissstop fithren kann. Ein dhnlicher Mechanismus
wurde auch von Tanaka und Nakai zur Erkldrung der Rissausbreitungsrate an Kerben
angefiihrt [342]. Erst nach Durchlaufen des Minimums stellt sich ein weitgehend stationérer
Wert fiir die RissschlieBspannung bzw. K ein und die Rissausbreitungsrate nimmt aufgrund
der mit der Risslidnge ansteigenden Schwingbreite des Spannungsintensititsfaktors AK zu
(Bereich III in Bild 6.26, vgl. James und Sharpe in [333]).

Es sei an dieser Stelle nochmals angemerkt, dass der Spannungsintensititsfaktor fiir die
Beschreibung mikrostrukturell kurzer Risse, deren Ausbreitung nicht den GesetzmaBigkeiten
der klassischen Kontinuumsmechanik folgt, an sich ungeeignet ist, er in Bild 6.26 jedoch aus

Griinden der Veranschaulichung trotzdem verwendet wird.

Bereich I:  BereichIl : Bereich III

A

A K Achf

kurze Riss

Spannungsintensitdtsfaktor K

da/dN Rissstop, falls -
T A|<eff<A|<th,eff

Bild 6.26: Entwicklung des RissschlieBens bei kurzen Rissen — bei mikrostrukturell kurzen Rissen ist
plastisch-induziertes (und ggf. auch rauigkeitsinduziertes) Rissschlieen nicht entwickelt
(Markierung), wodurch ein erheblich hoherer Anteil von AK zu AK ¢ beitrégt.
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Neben dem Ubergangsverhalten des RissschlieBens weicht auch der Einfluss von Uberlasten
auf die Ausbreitung mikrostrukturell kurzer Risse von demjenigen auf die Langrissausbrei-
tung ab. Nach [343] fithren Uberlasten bei kurzen Rissen zu einer VergroBerung des Rissoff-
nungsintervalls, wohingegen Uberlasten bei langen Rissen zu einem verstiirkten RissschlieBen

fihren.

6.4 Kurz-und Langrissausbreitung: Der Ubergang von Mode Il zu
Mode I-Rissausbreitung

Nach der Rissinitiierung verlduft die frithe Rissausbreitung bei vielen Werkstoffen schub-
spannungskontrolliert entlang kristallographisch orientierter Gleitbdnder. Mit zunehmender
dreidimensionaler Rissverldngerung nimmt der Einfluss der iiberlagerten Normalspannung,
die Mode I-Risséffnung begiinstigt, zu und die Rissausbreitungsrichtung dndert sich von nahe
45° (maximale Schubspannung) nach nahe 90° (senkrecht) zur aufgebrachten
Spannungsachse. Dieser Ubergang von Mode II- zu Mode I-Rissausbreitung, der hiufig auch
als Grenze zwischen Kurz- und Langrissverhalten (K-kontrolliert) definiert wird, ist in Bild

6.27 schematisch dargestellt.
AGC

Stadium I Stadium II

YO
Bild 6.27: Ubergang von Mode II-Rissausbreitung (Stadium I, vorwiegend schubspannungskontrolliert

entlang von Gleitbdndern) nach Mode I-Rissausbreitung (Stadium II, vorwiegend normal-
spannungskontrolliert).

Wann dieser Ubergang stattfindet, hiingt einerseits von der Werkstofffestigkeit und der Gitter-
struktur ab, z.B. neigen hoherfeste krz Werkstoffe zu kristallographischer Mikrorissausbrei-
tung, und andererseits von der Beanspruchungsamplitude ab. So spielt bei hohen

Beanspruchungsamplituden im LCF-Bereich die Mikrorissausbreitung meist eine
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untergeordnete Rolle. In der Literatur finden sich sehr unterschiedliche Angaben fiir eine
Quantifizierung des Kurz- zu Langrissiibergangs: Nach Takaji und Ogawa [251] findet der
Ubergang statt, wenn die Risslinge acht Korndurchmesser iiberschritten hat. Knott und
Taylor [254] geben fiir den Ubergang von mechanisch zu physikalisch kurzen Rissen eine
Risslinge von zehn Korndurchmessern an. Eine etwas allgemeinere Formulierung fiir den
Ubergang verwenden Yoder et al. [344] bzw. Rodopolous und de los Rios [255], letztere fiir
eine Erweiterung des Modells von Navarro und de los Rios (s. hierzu Kapitel 7.2). Demnach
wird die Rissausbreitung mikrostrukturunabhéngig, wenn die plastische Zone vor der
Rissspitze grofer als einen Korndurchmesser [344], bzw. als konservative Annahme grof3er
als zwei Korndurchmesser [255] wird.

Als grundsitzliches Problem bei der Bewertung von kurzen Rissen stellt sich die iibliche ver-
einfachende Darstellung eines an sich ausgeprigt dreidimensionalen Phinomens als zweidi-
mensionaler Oberflachenrissverlauf dar. Geht man bei langen Rissen in der Regel von semiel-
liptischen bzw. halbkreisformigen Anrissen mit einem konstanten Verhiltnis von Risstiefe a
zu halber Oberflachenrissldnge ¢ (Aspektverhiltnis a/C) aus, so scheint hingegen die dreidi-
mensionale Geometrie kurzer Risse ebenfalls erheblich von der Mikrostruktur beeinflusst zu
sein. Der Entwicklung des Aspektverhéltnisses kommt eine zusitzliche Bedeutung zu, wenn

es zum Zusammenwachsen kurzer Risse (Risskoaleszenz) kommt [345].

6.4.1 Entwicklung des Aspektverhaltnisses a/c

Bei vielen Werkstoffen beobachtet man, dass sich Risse, die unter unterschiedlichen Bedin-
gungen (tiefe oder flache Kerben, Einschliisse, Korngrenzen etc.) entstanden sind, mit zuneh-
mender Verldngerung in Tiefe und Breite einer halbkreisformigen Kontur mit einem konstan-
ten Aspektverhdltnis von a/c=1 ndhern [346] (z.B. in Ti-4Al/Ti-8Al fiir 50um<2c<2mm
[332]).

In der frilhen Rissausbreitungsphase kommen die im Vorangegangenen beschriebenen
Wechselwirkungen mit der lokalen Mikrostruktur zum Tragen, und die Triebkraft fiir Riss-
wachstum dndert sich entlang des Rissfrontverlaufs. Dies kann bei kurzen Rissen zu einer
gro3en Bandbreite von Aspektverhédltnissen fithren. Haufig sind mikrostrukturell kurze Risse
flach (a/c<1) (z.B. in der Al-Legierung 7075T6 [178]). Mit zunechmender Lange nidhern sie
sich schlieBlich einem stabilen Aspektverhiltnis a/c~1 mit halbkreisformiger Form an (New-
man et al. [306]), da nach Ravichandran [346] der Spannungsintensitdtsfaktor K dann einheit-
lich entlang der Rissfront wird. Dabei sei angemerkt, dass flache Oberflichenrisse zu Rissstop

neigen, wiahrend tiefe (a/c>>1) bevorzugt wachsen (Ma und Laird [195]).
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Ein dhnliches Verhalten konnte auch bei den Untersuchungen zur Kurzrissausbreitung in der
B-Titanlegierung LCB festgestellt werden. Dazu wurden von ermiideten Proben, die hinsicht-
lich der in der Messldnge entstandenen Mikrorisse bereits eingehend analysiert waren, Langs-
schliffe entnommen. Zur Erstellung dreidimensionaler Rissprofile wurden diese fiir einige re-
prasentative Oberflachenrisse schichtweise (15-30um-Schritte) abpoliert. Dies ist in Bild
6.28a veranschaulicht. Bild 6.29 zeigt exemplarisch ein solche Auswertung fiir den in Bild
6.28b dargestellten Oberfliachenriss. Das projizierte Aspektverhéltnis, d.h. die wirkliche Riss-
lange projiziert auf die Senkrechte zur Probenachse, betragt hierbei a/c=0,68.

c
Langsschliffebenen
_ Riss in "shallow-notched"
Messlédnge
c
a b

Bild 6.28: (a) Schematische Darstellung der 3D-Rissverlaufsanalyse anhand von Langsschliffen und (b)
ausgewerteter Oberflachenriss in der B-Titanlegierung LCB (Ao/2=600MPa, N=3000, Lage

der Spannungsachse {}).
Neben der Beobachtung, dass auch die dreidimensionale Rissausbreitung in die Tiefe stark
von der lokalen Mikrostruktur bestimmt wird, fillt auf, dass der in Bild 6.28a dargestellte in-
terkristalline Oberfldchenriss transkristallin in das Innere des Korns hineinwachst. Hier war
also lediglich die Rissinitiierung interkristallin, bedingt durch Spannungsiiberh6hungen ent-
lang der Korngrenze, die wiederum auf die elastische Anisotropie des Werkstoffs zurlickge-
fiihrt werden konnen. Der Riss selbst wéchst zunédchst auf einem Gleitband unter einem Win-
kel von 45° in das Korn hinein, knickt dann jedoch noch vor Erreichen der ndchsten Korn-
grenze in eine Richtung senkrecht zur aufgebrachten Spannungsachse ab. Ahnliches wurde

auch von Tirschler und Blochwitz [218] an Zwillingen in einem austenitischen Edelstahl be-
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obachtet. Die durch elastische Anisotropie entstandenen Anrisse der Zwillingskorngrenzen

wachsen im Materialinnern entlang bevorzugter Gleitbédnder weiter.

projizierte Risstiefe a [um] | >
A
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E ¢ ‘0 4
O o N
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projizierte Oberflichenrisslange/-koordinate 2¢ [um]

a b

Bild 6.29: (a) Risstiefenverlauf, ermittelt aus den in Bild 5.28b markierten Langsschnitten und (b)
transkristalliner Mikroriss in das Materialinnere initiiert an einer Korngrenze (s. Pfeil).

Neben dem komplexen dreidimensionalen Rissprofil konnte mehrfach auch eine Rissauffa-
cherung beobachtet werden. Dies zeigt exemplarisch Bild 6.30 anhand eines parallel zur

abgeflachten Oberflache der Messldnge entnommenen Léngsschliffs.

~ 100pm

(AR ol Sl el - ‘e

Bild 6.30: Rissauffiacherung nach Durchlaufen einer Korngrenze: Geitzter Langsschliff parallel zur
Oberfliche einer ermiidungsbeanspruchten Probe der B-Titanlegierung LCB
((A6/2=600MPa,

R=-1, Lage der Spannungsachse {}).

Trotz der durch die lokalen mikrostrukturellen Gegebenheiten bedingten Unterschiede bei den
fiir kurze Risse beobachteten Aspektverhdltnissen, konnte auch fiir die B-Titanlegierung LCB
eine Entwicklung der Rissgeometrie in Abhédngigkeit von der Lénge festgestellt werden. Das
Aspektverhéltnis néhert sich mit zunehmender Risslédnge einem konstanten Wert von a/c=0,9
fiir semielliptische lange Risse an. Letzteres konnte mit Hilfe des heat-tinting-Verfahrens

(Oxidation der Bruchfliache durch Erhitzen) nachgewiesen werden.
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Eine dhnliche Entwicklung des Aspektverhéltnisses bei kurzen Rissen konnten Ravichandran
und Larsen [346] und Ravichandran [86] fiir die Titanlegierung Ti-6Al-2Sn-4Zr-6Mo zeigen.
Sie verwendeten dazu einen Ansatz von Fett [347] fiir den Verlauf der halben Rissuferver-
schiebung u(p,®) (vgl. Bild 6.31), der auf der Losung von Newman-Raju [348] fiir die Ver-
teilung des Spannungsintensitédtsfaktors entlang der Front dreidimensionaler Oberflédchen be-

ruht (vgl. hierzu auch Ravichandran und Li [266]).

o n+0,5
u(p,®)= ZC{I—%} (6.6)

n=l1
Darin sind C, aus Randbedingungen zu bestimmende Konstanten [347]. Bricht man die Reihe
in Gleichung 6.6 fiir N=2 ab, erhilt man nach einigen Vereinfachungen [347] fiir die Nachgie-
bigkeit C(0,0) in der Mitte eines Oberflachenrisses (=Verhiltnis Rissuferverschiebung
CMOD=2u(0=0,0=0) zu aufgebrachter Spannung o):
CMOD . 8

1,6 \/ﬂ_Ec(l—vz),iFfWg, 6.7)

C(0,0) =

Hierin sind F, f,, und g geometrische Funktionen (sieche [346,347]), die von der Oberfldachen-
risslinge 2c, der Risstiefe a, der Probendicke t und -breite w abhédngen. Fiir Aspektverhélt-
nisse a/c<1 ist A=a/c, fiir a/c>1 ist A=(a/c)™’. Ravichandran und Larsen verwendeten zur Be-
stimmung der Rissuferverschiebung CMOD ebenfalls die ISDG-Technik (vgl. Kapitel 3). Da
kurze Risse durch ihre Wechselwirkungen mit der Mikrostruktur nicht symmetrisch bezogen
auf den Initiierungsort wachsen, verwenden Sie eine Korrekturgleichung, mit der man die
Rissuferverschiebung CMOD(0,0) in der Oberflichenrissmitte (=0, ®=0) aus ISDG-Mes-
sungen der Rissuferverschiebung CMOD(o/r,0) entlang des auBlermittigen Rissverlaufs er-

mitteln kann:
0,8-CMOD(p/r,0)
(1=p/r)”?=02-(1-p/r)*

Durch Einsetzen der lichtmikroskopisch ermittelten Oberflachenrissldnge 2¢ in Gleichung 6.7

CMOD(0,0) = (6.8)

kann das Aspektverhiltnis a/c ermittelt werden, indem man dasselbe solange iterativ verin-
dert, bis die aus Gleichung 6.7 errechnete Nachgiebigkeit mit derjenigen aus den ISDG-Mes-
sungen iibereinstimmt. Bild 6.31 zeigt Beispiele fiir die Entwicklung des Aspektverhéltnisses
fiir von einer flachen und einer tiefen Kerbe ausgehende kurze Risse in der Titanlegierung Ti-
6Al1-2Sn-4Zr-6Mo (aus [346]) und fiir einen kurzen Riss in der B-Titanlegierung LCB. Es sei

an dieser Stelle angemerkt, dass die Aspektverhiltnisse wihrend der Ausbreitungsphasen
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verschiedener Mikrorisse in LCB stark streuen; ein Phdnomen, dass von Ravichandran et al.
[349] fiir die Variation der Rissausbreitungsraten kurzer Risse verantwortlich gemacht wird.
Damit tlibereinstimmend konnten sowohl Anndherungen von hohen als auch von niedrigen
Aspektverhéltnissen auf das stabile Langriss-Aspektverhdltnis fir LCB von a/c=0,9

beobachtet werden.

Oberflache
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Bild 6.31: Darstellung der Risskontur im Modell von Ravichandran [346] und aus ISDG-Daten
berechnete Aspektverhéltnisse fiir die Titanlegierungen (b) Ti-6Al-2Sn-4Zr-6Mo (nach
[346])und (c) LCB (mit einem stabilen Aspektverhiltnis fiir lange Risse von a/c=0,9).

Ravichandran und Larsen [346] ziehen aus ihren Ergebnissen die Schlussfolgerung, dass die
Abweichung des Oberflichenrisswachstums dc/dN von der Langrissausbreitungskurve da/dN
alleine durch die Entwicklung des Aspektverhéltnisses erklart werden kann. Dabei wurde die
Rissausbreitungsrate da/dN mit Hilfe der oben dargestellten Bestimmung der Entwicklung

des Aspektverhiltnisses mit folgender Gleichung bestimmt [346]:

dl 2
da _ \c +(3j£
dN ~ dN lc)dN- 69)
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Die Verwendung des Newman-Raju-Konzeptes fiir die Berechnung der Spannungsintensitéts-
Verteilung K entlang einer Rissfront setzt die Giiltigkeit der linear-elastischen
Bruchmechanik voraus. Fiir die Ableitung des Aspekt-Verhéltnisses fiir mikrostrukturell
kurze Risse kann das urspriingliche Ravichandran-Verfahren, das spiter durch eine
numerische Berechnung lokaler K-Werte in Abhingigkeit von der lokale Mikrostruktur
verfeinert wurde (s. [350]), nur als Nédherung dienen und sicherlich keine grundsétzliche
Erklarung fiir das abnormale Ausbreitungsverhalten kurzer gegeniiber langer Ermiidungsrisse

liefern.

6.4.2 Risskoaleszenz — Zusammenwachsen kurzer Risse

Das Zusammenwachsen kurzer Risse steht in unmittelbarem Zusammenhang mit der Ent-
wicklung des Aspektverhiltnisses. So stellten Varvani und Topper [238] bei Zug-
/Innendruck-Biaxial-Beanspruchung von AISI-1045-Stahl fest, dass an Gleitbdndern
entstandene Risse wihrend 90-95% der Lebensdauer ins Materialinnere wachsen, wihrend
die Oberflachenrisslinge nahezu konstant bleibt. Das Versagen tritt schlieBlich durch rapides
Zusammenwachsen der Mikrorisse ein. Auch Stolarz und Kurzydlowski [345] weisen auf der
Grundlage eigener stereologischer Untersuchungen an der Zirkon-Legierung Zircaloy4 auf
den Einfluss hin, den die Rissausbreitung in das Materialinnere {iber Koaleszenzmechanismen
auf das Schiddigungsverhalten insgesamt ausiibt. Nach Bayley [351] bestimmt die Risstiefe
Acoales der zusammenwachsenden Risse die Rissausbreitung in einem weitaus groBerem Masse
als die Einzelrisslingen auf der Oberfliche. Erst wenn die Risstiefe zweier
zusammengewachsener Risse die Gleichgewichtsform (Rissldnge a in Bild 6.32b) eines
einzeln gewachsenen Risses erreicht, wichst ein Riss weiter. Dieser Zusammenhang ist in
Bild 6.32 schematisch dargestellt.

Der Beginn der Ermiidungslebensdauer (ca. 20-30% von Ng) ist zunédchst von der Initiierung
vieler Einzel-Mikrorisse bestimmt; erst ab N~0,5Ng bestimmt Risswachstum und
Risskoaleszenz das Schidigungsverhalten und die Rissdichte nimmt ab (z.B. in a-Fe, s. Bild
6.33b) oder erreicht einen Séttigungswert, wenn das Rissdichteniveau und damit der Einfluss
von Koaleszenz gering ist (z.B. in einer Al-Cu-Mg-Legierung, s. Bild 6.33a). Die eventuelle
Bildung und Ausbreitung neuer Mikrorisse bilden dabei sozusagen eine Art Hin-

tergrundrauschen [249].
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Bild 6.32: Risskoaleszenz: zwei zusammengewachsene Risse wachsen erst dann weiter, wenn der
Rissverlauf in die Tiefe die Gleichgewichtsform (hellgrau) erreicht hat.
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Bild 6.33: Entwicklung der Mikrorissdichte in (a) einer Al-Cu-Mg-Legierung fiir zwei verschiedene
Spannungsamplituden o, (nach [175]) und (b) in a-Fe fiir zwei verschiedene Gesamt-
dehnungsamplituden g, (nach [175]).

Besonders deutlich wurde der Einfluss der Risskoaleszenz bei den Untersuchungen zur
Mikrorissausbreitung in der B-Titanlegierung LCB. Die in Bild 6.34 dargestellte Auswertung
von Replika-Abdriicken zeigt, wie aus einer Vielzahl einzelner Mikrorisse (Bild 6.34a)

schlieBlich durch Zusammenwachsen der Finalriss entstand (Bild 6.34b).
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Bild 6.34: Replika-Aufnahmen der Oberfléche einer ermiidungsbeanspruchten Probe der -

Titanlegierung LCB (Ao/2=600MPa, R=-1, Lage der Spannungsachse {}) (a) nach 2500 Zyk-
len und (b) nach 4700 Zyklen.

Das Zusammenwachsen von Rissen wird nicht unerheblich durch die Spannungsverhiltnisse
vor den betroffenen Rissspitzen bestimmt. Meyer et al. [352] geben dafiir eine Wechselwir-
kungsfunktion an, die das Verhdltnis des J-Integrals sich ndhernder Rissspitzen zu
demjenigen der korrespondierenden isolierten Risse beschreibt. Demzufolge iibt der Winkel
zwischen der Verbindungsgerade und der aufgebrachten Spannungsachse den grofiten
Einfluss aus. Nach Ochi et al. [353] wachsen Mikrorisse zusammen, wenn der Abstand zwi-
schen den Rissspitzen |< 0,11(c;+C;) ist. Mikrostrukturell kurze Risse in der [3-
Titanlegierung LCB zeigen bei einer Unterschreitung eines Abstands von ungefdhr 1=30um
eine starke plastische Verzerrung vor den zusammenwachsenden Rissspitzen und eine
beschleunigte Anniherung [227]. In Ubereinstimmung mit einer elastischen Betrachtung des
Rissspitzenfelds [354] wachsen die Risse zunédchst aneinander vorbei, bevor die Rissspitzen
von ihren urspriinglichen Ausbreitungsrichtungen entlang von Gleitbandebenen abweichen.

Dies zeigt Bild 6.35.
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Bild 6.35: Risskoaleszenz zweier Mikrorisse wihrend Ermiidungsbeanspruchung der B-Titanlegierung
LCB (Ao/2=600MPa, R=-1, Lage der Spannungsachse <).

6.5 Interkristalline Rissausbreitung bei hohen Temperaturen — der
Mechanismus der Dynamischen Versprédung

6.5.1 Sauerstoffinduzierte interkristalline Rissausbreitung in Nickelbasis-Superlegierungen
— Mdgliche Mechanismen

Mit steigenden Temperaturen werden thermisch aktivierte bzw. beeinflusste Prozesse, wie die
Diffusion oder die Versetzungsbewegung zunehmend erleichtert. Damit féllt die FlieBgrenze
bei den meisten Werkstoffen rapide ab und die Beteiligung zeitabhidngiger Schadigungsme-
chanismen, insbesondere das Kriechen, gewinnen fiir die Rissausbreitung zunehmend an Be-
deutung. Fiir hochbeanspruchte Komponenten, wie z.B. Schaufeln und Scheiben zum Einsatz
in Gasturbinen bei Temperaturen von 650°C bis tiber 1200°C, werden daher optimierte
Nickelbasis-Superlegierungen eingesetzt, deren Widerstand gegen plastische Verformung
durch kohérente, durch Versetzungen schneidbare kfz y* Ausscheidungen (Ni3(Al,Ti)) - im
Fall der Legierung IN718 auch raumzentrierte tetragonal verzerrte y''-Ausscheidungen
(Ni3(Nb,Al,Ti)) — auch bei diesen Temperaturen ausreichend hoch ist. Zwar kann somit der
Beitrag des Kriechens und der plastischen Verformung zur Rissausbreitung reduziert werden,
andererseits konnen polykristalline Werkstoffe, wie die Superlegierung IN718, bei erfolgter
Rissinitiierung durch hohe elastische Spannungen vor der Rissspitze einen erleichterten
Zugang der Atmosphire erfahren. Dies fiihrt insbesondere bei langsamen Zyklen oder langen
Haltezeiten bei maximaler Zugbeanspruchung zu einer dramatischen Erhohung der Riss-

ausbreitungsgeschwindigkeit da/dN verbunden mit einem Ubergang von transkristallinem zu
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interkristallinem Versagen. Dies ist in Bild 6.36a anhand von Rissausbreitungsmessungen
wihrend Wechselverformung der Superlegierung IN718 bei verschiedenen Temperaturen in
Luft und im Vakuum dargestellt. Bild 6.36b zeigt die unterschiedliche Ausprigung der
Bruchfliche infolge zyklischer Beanspruchung und Haltezeit bei maximaler
Zugbeanspruchung und einer Temperatur von 650°C.

Obgleich dieser Ubergang von zyklenabhiingiger transkristalliner zu zeitabhingiger interkri-
stalliner Rissausbreitung wéhrend LCF-Beanspruchung hochwarmfester Werkstoffe (Superle-
gierungen) mit Haltezeiten bzw. langen Zyklendauern in vielen Arbeiten festgestellt werden
konnte [323,355-370], wird die Ursache bis heute widerspriichlich diskutiert. Selbst die
Frage, ob der Sauerstoff oder der in der Atmosphdre in mehr oder weniger geringer
Konzentration enthaltene Wasserdampf hauptverantwortlich fiir den Umgebungseffekt auf die

Rissausbreitung ist, kann nicht eindeutig beantwortet werden.

107 O -400°C
A-540"C
5 00 -850°C

¥ - Vacuum, 650 ‘C

da/dN [m/Lastspiel]
S
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Lastspieldauer [s] Rissausbreitungsrichtung
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Bild 6.36: (a) Rissausbreitungsrate da/dN in Abhéngigkeit von der Lastspieldauer fiir verschiedene
Temperaturen in Luft bzw. im Vakuum bei AK=27,5MPam” (nach [355]) und (b) Ubergang
von transkristalliner Ermiidungsrissausbreitung zu interkristalliner Haltezeitrissausbreitung
(AK=30MPam”’, T=650°C).

Wihrend Molins et al. [360] den Ubergang zu schneller zeitabhingiger Rissausbreitung mit
dem Uberschreiten eines Sauerstoffpartialdrucks von p(O,)=10"mbar korrellieren (s. Bild
6.37), stellten Browning und Henry [371] sowie Hayes et al. [372] fest, dass es vielmehr ge-
ringe Wasserdampfkonzentrationen sind, durch die hohe Rissausbreitungsgeschwindigkeiten
verursacht werden (nach [371]: p(H,0)=10"mbar in Hy/H,O/Ar-Gemischen bei T=593°C und
AK=30,5MPam®).
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Bild 6.37: (a) Rissausbreitungsrate da/dN in Abhéngigkeit vom Sauerstoffpartialdruck fiir zwei
verschiedene Beanspruchungsamplituden (nach [360]).

Grundsitzlich hdngt die atmospharenbedingte Erh6hung der Rissausbreitungsgeschwindigkeit
bei Hochtemperaturhaltezeiten in dhnlicher Weise wie bei der Spannungsrisskorrosion mit
einem bevorzugten Angriff der Korngrenzen zusammen. Vielfach wird davon ausgegangen,
dass es sich dabei um eine Form der Oxidation handelt, die in der Literatur als
spannungsunterstiitzte  Korngrenzenoxidation (SAGBO, stress-assisted bzw. stress-
accelerated grain-boundary oxidation) bezeichnet wird (z.B. in [368,373,374]). In der Nb-
haltigen Superlegierung IN718 stellten Wei et al. [375] eine Anreicherung der y'’-Phase an
den Korngrenzen fest, die sie gemeinsam mit den in IN718 ebenfalls hdufig auftretenden Nb-
Karbiden fiir die Bildung von Nb-Oxiden (Nb,Os) auf den Korngrenzen verantwortlich
machen (s. hierzu auch die Arbeiten von Miller et al. [376,377]). Wie in Bild 6.38a
schematisch dargestellt, fiihrt sprodes Brechen dieser Oxidbelegung zu einer raschen
interkristallinen Rissausbreitung. Diese Theorie wird unterstiitzt durch Untersuchungen von
Chen et al. [378], die bei einer Ni-18Cr-18Fe-Legierung (ohne Nb) keinerlei Einfluss des
Sauerstoffs auf die zeitabhidngige Rissausbreitungsrate feststellten, und Huang et al. [379], die
fiir pulvermetallurgisch hergestellte Superlegierungen (Nominalzusammensetzung #dhnlich
IN100) mit Nb-Massenanteilen von 2,5% und 5% hohere Rissausbreitungsraten messen
konnten als bei einer entsprechenden Legierung ohne Nb. Gegen den Nb-Effekt sprechen
jedoch die Ergebnisse von Molins et al. [360], die eine erhebliche Zunahme der
Rissausbreitungsgeschwindigkeit auch bei Legierungen ohne Nb feststellen konnten. Sie
fiihrten diese Zunahme auf die epitaktische Bildung von Nickeloxid vor der Rissspitze

zuriick. Da NiO durch Ni-Kationendiffusion aufwichst, entstehen Leerstellen im Metall, die
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zu Poren vor der Rissspitze kondensieren konnen, die schlieBlich eine rasche interkristalline
Rissausbreitung begiinstigen. Der von Molins et al. [360] vorgeschlagene Mechanismus ist in

Bild 6.38b schematisch dargestellt.

- 50
“‘
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Bild 6.38: Schematische Darstellung der von (a) Wei et al. [375] und von (b) Molins et al. [360]
vorgeschlagenen Mechanismen, die zu quasisproder interkristalliner Rissausbreitung in
IN718 fiihren.

Von Krupp et al. [380] durchgefiihrte Untersuchungen zur Oxidation der Nb-haltigen Legie-
rung IN718 bei 650°C ergaben keinerlei Hinweise auf eine bevorzugte Oxidation der Korn-
grenzen in Form von NiO, Nb,Os oder Cr,Os;. Der sehr langsame Oxidationsprozess mit einer
Zunderkonstanten von kp"z5.8-10'155.;2c:m'4s'1 (entsprechend dem parabolischen Zundergesetz
fiir die Quadratwurzel der flichennormierten Massezunahme als Funktion der Zeit

(Am/A)m:kp"t, vgl. [381]) ist bestimmt durch die Oxidation der zeilenférmig und nicht ent-
lang der Korngrenzen angeordneten Nb-Karbide zu Nb,Os (s. Bild 6.39).

a b

Bild 6.39: Oxidation der Legierung IN718 bei 650°C: oxidierte Nb-Karbide (a) auf der Oberflache und
(b) im Querschliff.

Zwar konnen nach Connolley et al. [382] durch die Zunahme des spezifischen Volumens der

oxidierten Karbide gegeniiber den nichtoxidierten Karbiden Keime fiir die Ermiidungsriss-
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initiilerung entstehen (vgl. Bild 6.39b), fiir den Ubergang zu rapider interkristalliner
Rissausbreitung spielen diese jedoch offensichtlich keine Rolle. Wie Bild 6.40 zeigt, wachsen
die Nb-Oxide erst nach Durchlaufen der Rissfront aus den freigelegten Korngrenzenfacetten

heraus. Andernfalls wére ein hoherer Anteil abgescherter und gebrochener Oxide zu erwarten.

Bild 6.40: Oxidierte Nb-Karbide auf Korngrenzenfacetten nach Durchlaufen der interkristallinen
Rissfront bei T=650°C.

Eine bevorzugte Oxidation der Korngrenzen in IN718 konnte erst bei wesentlich hoheren
Temperaturen festgestellt werden. Bild 6.41 zeigt dies sowohl fiir die oxidierte Oberflache als
auch in Form von interkristalliner Oxidation (in beiden Féllen handelt es sich um Cr,03). Die
Oxidationskinetik liegt fiir T=850°C mit einer Zunderkonstanten von k, '=3.4-10"g’*cm™s™!

jedoch um zwei Zehnerpotenzen hoher als diejenige fiir T=650°C.

FEHNHN 25Ku

a b

Bild 6.41: Oxidation der Legierung IN718 bei 850°C (a) Oxidationsprodukte (Cr,0;) auf der
Oberflache und (b) interkristalline Oxidation.

Alternativ zu Oxidationseffekten vor der Rissspitze liefert der Mechanismus der dynamischen

Versprodung eine plausible Erklirung fiir den Ubergang zu quasi-sproder interkristalliner
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Rissausbreitung wihrend Hochtemperaturwechselverformung mit Haltezeiten im Zug bzw.
sehr geringen Frequenzen. Entsprechend der schematischen Darstellung in Bild 6.42 wird
hierbei die Korngrenzendiffusion atomaren Sauerstoffs in das Zugspannungsfeld vor der Riss-

spitze gefolgt von lokaler Dekohision postuliert.
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Bild 6.42: Schematische Darstellung des Mechanismus der dynamischen Versprodung: (a) Korn-
grenzendiffusion in das Zugspannungsfeld vor der Rissspitze gefolgt von (b) lokaler
Dekohiésion.

Bevor die Ursachen der quasi-sproden interkristallinen Rissausbreitung anhand von Vier-
punktbiegeexperimenten in Kapitel 6.5.3 weiter diskutiert werden, soll das folgende Kapitel
eine kurze Ubersicht iiber den grundsitzlichen Mechanismus der dynamischen Versprodung

vermitteln [383].

6.5.2 Der Mechanismus der dynamischen Versprodung als grundsétzliches
Phanomen - Beispiele

Der Begriff ,,Dynamische Versprodung®* wurde erstmals in seinem englischen Pendant
"Dynamic Embrittlement" von Liu und White [384] und spéter von Bika [385] zur Definition
eines Phidnomens verwendet, bei dem die Zufuhr eines versprodenden Elements in eine auf-
reilende Korngrenze durch spannungsinduzierte Korngrenzendiffusion erfolgt. Wie in Bild
6.42a gezeigt, induziert der Spannungsgradient in der Kohédsionszone vor der Rissspitze einen
Diffusionsstrom in die Korngrenze hinein. Die damit einhergehende Anreicherung des ver-
sprodenden Elements senkt die Kohision der Korngrenze soweit ab, bis diese aufreifit und
damit die Prozesszone ein Stiick weiter nach vorne verschiebt (vgl. Kapitel 7.4).
Grundsétzlich lassen sich eine Reihe sproder Rissausbreitungsphinomene mit Hilfe des Me-

chanismus “Dynamische Versprodung* erkléren.
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Von grofiter technischer Bedeutung ist dabei die Wasserstoffversprédung hoherfester Stéhle
(eine Ubersicht geben Birnbaum und Sofronis in [386]). Die Diffusionsgeschwindigkeit des
Wasserstoffs ist aufgrund seines kleinen Atomdurchmessers (interstitielle Diffusion) mit ef-
fektiven Diffusionskoeffizienten zwischen D=10" c¢cm?/s bis D=10" cm?/s [387] bereits bei
Raumtemperatur extrem hoch. Die Anreicherung von Wasserstoff ist daher nicht zwangsléau-
fig auf die Korngrenzen beschrinkt, sondern konzentriert sich generell auf Bereiche hoher
elastischer Gitterdehnung; dabei fiihrt insbesondere die H-Anreicherung vor urspriinglich
nicht-ausbreitungsfdhigen Mikrorissen zu einer Wiederaufnahme der Rissausbreitung [388].
Dass wasserstoffinduzierte Briiche dennoch interkristallin verlaufen, kann nach McMahon
[389] auf bereits existierende Mn- und Si-Segregationen an den Korngrenzen zuriickgefiihrt
werden. Erst durch diese kann der Wasserstoff die Korngrenzenkohésion soweit absenken,
dass es zur Materialtrennung kommt.

Als weiterer diffusionskontrollierter Rissausbreitungsmechanismus kann die Flissigmetall-
versprodung (LME, liquid-metal embrittlement) oder die Metallkontaktversprédung (SME,
solid-metal embrittlement) als dynamische Versprodungsvariante angesehen werden. Hier
kommt es zur sproden Rissausbreitung, wenn sich ein fliissiges/festes Metall in direktem
Kontakt mit der Oberfldche eines auf Zug beanspruchten Bauteil befindet, in dieses eindiffun-
dieren kann und lokal die Adhisionsenergie der Korngrenze erniedrigt (Gordon und An
[390]), z.B. das Auftropfen fliissigen Zinks auf einen austenitischen Edelstahl bei hohen Tem-
peraturen. Es sei auch hier angemerkt, dass zwischen den metall-induzierten Versprodungsva-
rianten und dem Mechanismus der dynamischen Versprodung Analogien bestehen, aber
zudem durchaus alternative Erkldrungen existieren, wie z.B. diejenige von Lynch et al.
[391,392], die von einer vereinfachten Leerstellenbildung an der Rissspitze durch Adsorption
des versprodenden Elements ausgeht.

Bika [385] bezeichnete als erste die Spannungsrelaxations-Rissausbreitung (stress-relief cra-
cking) in Stdhlen als dynamische Versprodung. Feinverteilte Sulfide (meist FeS), die infolge
einer Hochtemperaturwarmebehandlung (z.B. beim Schweiflen) und damit verbundener
Diffusion von elementarem Schwefel an den Korngrenzen ausgeschieden sind, wirken hierbei
als Keime fiir Porenbildung, wenn der Werkstoff zu einem spiteren Zeitpunkt bei hoheren
Temperaturen einer mechanischen Beanspruchung oder ggf. lediglich einer
Wirmebehandlung (Anlassversprodung [393]) unterzogen wird. Nach Shin and McMahon
[394] werden durch die Offnung der Poren die Sulfide instabil und es kommt zu einer
Belegung der Porenoberfliche mit atomarem Schwefel, der infolge der mechanischen

Spannung in die umgebende Korngrenze eindiffundieren kann. Dies kann analog zum Hull-
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Rimmer-Mechanismus des Kriechporenwachstums [395] betrachtet werden (s. hierzu Kapitel
7.4). Die diffusionsbedingte Schwefelanreicherung flihrt in Kombination mit der lokalen
Zugspannung zur Dekohidsion der Korngrenze. Bild 6.43 zeigt fiir das Beispiel eines
niedriglegierten Stahls ASTM A508 die S-induzierte Rissausbreitung infolge dynamischer
Versprodung einer CT-Probe bei einer Temperatur von T=540°C im Hochvakuum p=10
"mbar und einer konstanten Last von F=2,67kN (Kstart=l4MPam0’5) [385,396]. Demzufolge
setzt deutliche Rissausbreitung erst nach einer gewissen Inkubationszeit ein, wihrend der die
Schwefelkonzentration innerhalb von Korngrenzen des Anrissbereichs eine kritische
Konzentration erreichen muss. Erst dann kommt es zu einem rapiden Anstieg der
Rissausbreitungsgeschwindigkeit. Nach Bika [385] kann dabei zwischen drei Bereichen
unterschieden werden: (1) Diskontinuierliche interkristalline Rissausbreitung mit erheblich
schwankender  Rissausbreitungsgeschwindigkeit — da/dt=0,1-1um/s  (stage 1), (2)
Ubergangsbereich mit nahezu konstantem da/dt~15um/s (stage II), in dem der Anteil an
plastischer Verformung kontinuierlich zunimmt und schlielich (3) instabile Rissausbreitung
mit einem hohen Mal} an plastischer Verformung (stage III). Die diskontinuierliche bzw.
oszillierende Rissausbreitung, die auch fiir S in Cu-Cr-Legierungen [397,398], Sn in Cu-Sn-
Legierungen [385,399] und O in IN718 [399,400] festgestellt wurde, kann auf einen
selektiven Korngrenzendiffusionsprozess zuriickgefiihrt werden. Korngrenzen, in die ein
versprodendes Element nur in geringem Masse eindiffundiert (s. hierzu Kapitel 6.5.3), bleiben
als ungebrochene Ligamente hinter der Rissfront zuriick [385,399,401] und entlasten so die
Rissspitze. Erst wenn die Ligamente durch Kriechvorgénge oder duktiles Versagen gebrochen

sind, setzt sich die quasisprode interkristalline Rissausbreitung fort.
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Bild 6.43: Spannungsrelaxationsrissausbreitung in ASTM A508 bei T=540°C und p=10"mbar, (a)
Rissausbreitung (gemessen mit Hilfe des Gleichstrompotenzialsondenverfahrens (DCPD))
als Funktion der Beanspruchungsdauer und (b) interkristalline Bruchflache fiir den
Rissausbreitungsbereich II (stage II) (nach [385]).
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Auch fiir die Spannungsrelaxationsrissausbreitung gibt es in der Literatur zur dynamischen

Versprodung alternative Erklarungsansitze. Hippsley et al. [402] bzw. Rauh et al. [403]

gehen von einer Volumendiffusion des Schwefels aus, die ausschlieBlich durch das

Spannungsfeld im Bereich der Rissspitze angetrieben wird (“pure drift kleiner Atome in

entgegengesetzter Richtung des hydrostatischen Spannungsgradienten) und zu einer

Schwefelanreicherung hinter der aktuellen Rissspitze bzw. dem Spannungsmaximum vor der

Rissspitze fithren. Zu diesem Modell sei jedoch angemerkt, dass die in Bild 6.43 dargestellte

Rissausbreitung unter der Zugrundelegung von S-Volumendiffusion anstelle von S-

Korngrenzendiffusion um Zehnerpotenzen langsamer verlaufen miisste (vgl. [399]). Das Mo-

dell von Chen [404] beriicksichtigt zwar S-Korngrenzendiffusion, jedoch derart, dass sie die

Herausdiffusion von Fe-Atomen aus einer Korngrenze in eine wachsende Pore

(=interkristalliner Riss) antreibt. Dariiber hinaus verringert die hohe S-Konzentration inner-

halb der Pore die Oberflichenenergie und den Offnungswinkel der Pore (=interkristalline

Rissspitze). Zwar erhielt Chen eine gute Ubereinstimmung der Modellvorhersage mit experi-

mentellen Daten aus [394], die an der Rissspitze angenommene Spannung diirfte jedoch bei

der hohen S-Konzentration, die fiir die Fe-Gegendiffusion erforderlich ist, ausreichen, um zu

Dekohésion der Korngrenze vor der Pore zu fiihren, d.h. einer Aktivierung des hier

vorgeschlagenen Mechanismus der dynamischen Versprodung.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass eine Reihe von quasisproden zeitabhéngigen

interkristallinen Rissausbreitungsmechanismen auf eine Kombination von Korngrenzendiffu-

sion eines versprodenden Elements gefolgt von Dekohésion zuriickgefiihrt werden konnen.

Diese sog. dynamische Versprodung tritt auf, wenn folgende Bedingungen erfiillt sind:

1.  Eine niedrigschmelzende versprodende Komponente, entweder aus dem Material selbst
oder aus der Umgebung stammend, adsorbiert an der freien Oberflache in unmittelbarer
Nihe der Rissspitze.

2. Die Temperatur und das Niveau der elastischen Spannung vor der Rissspitze sind hoch
genug, um eine ausreichende Loslichkeit und Diffusion des versprodenden Elements in
die Korngrenze zu bewirken.

3. Das versprodende Element reduziert die Korngrenzen-Kohésion derart, dass die durch
spannungsunterstiitzte ~ Diffusion erzielte Konzentration zu fortschreitender
interkristalliner Separation des Werkstoffs fiihrt.

In den folgenden Kapiteln 6.5.4 und 6.5.5 ist der Mechanismus der dynamischen Versprodung

als Ursache fiir interkristalline Rissausbreitung in der Superlegierung IN718 im Zusammen-
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hang mit der Werkstoffmikrostruktur néher erlautert. Einige weiterfiihrende Anmerkungen zu

einem Modellierungsansatz fiir dynamische Versprodung befinden sich in Kapitel 7.4.

6.5.3 Sauerstoffinduzierte interkristalline Rissausbreitung — dynamische Versprodung der
Ni-Basis-Superlegierung IN718

Wie bereits eingangs in Kapitel 6.5.1 erwihnt, kann der Ubergang zu quasi-sproder interkri-
stalliner Rissausbreitung, die hiufig bei Hochtemperatur-Wechselverformungsbeanspruchung
(T>500°C) polykristalliner Nickelbasis-Superlegierungen mit sehr geringen Frequenzen bzw.
mit Haltezeiten im Zug beobachtet wird, ebenfalls auf den Mechanismus der dynamischen
Versprodung zuriickgefiihrt werden. Dies soll im Folgenden anhand von Ergebnissen stati-
scher Vierpunktbiegeversuche (vgl. Kapitel 3.1.1 und 3.1.2) an der Nickelbasissuperlegierung
IN718 unter konstanter Verschiebung bei einer Temperatur von T=650°C gezeigt werden. In
Bild 6.44 ist der Kraftverlauf iiber der Beanspruchungszeit wéhrend eines solchen Versuchs

in reinem Sauerstoff dargestellt (aus [399]).
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Bild 6.44: Lastrelaxation infolge interkristalliner Rissausbreitung bei T=650°C in IN718 (mit
Ermiidungsanriss); durch Evakuieren kommt der Lastabfall und damit die Rissausbreitung
vollstindig zum Erliegen.

Die Probe wurde dabei bis zu F=6600N beansprucht. Der dann folgende Lastabfall
korrespondiert mit einer durch die Rissausbreitung ansteigenden Nachgiebigkeit. Auch hier
kann eine Inkubationszeit festgestellt werden, in der sich der transkristalline Ermiidungsanriss
in gegeniiber dynamischer Versprodung anfillige Korngrenzen fortsetzt. Die darauf folgende,
sehr rasche Rissausbreitung (da/dty,.~30um/s) in Sauerstoff konnte durch zwischenzeitliches

Evakuieren der Kammer auf etwa p(O,)=10"mbar (s. Markierung in Bild 6.44) véllig
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unterbunden werden. Nach Wiederauffiillen der Kammer mit reinem Sauerstoff nimmt die
Rissausbreitungsgeschwindigkeit innerhalb eines Zeitintervalls von etwa 10s (Abstand der
Messpunkte) wieder ihren urspriinglichen Wert an.

Der Zusammenhang zwischen Kraft und Risslinge wurde einerseits von Pfaendtner [399] an-
hand der Quantifizierung des interkristallinen Bruchfldchenanteils in Proben, die nach unter-
schiedlichen Stadien der Hochtemperaturrissausbreitung mit Hilfe eines Kerbschlagpendels
aufgebrochen wurden, und andererseits durch direkte lichtmikroskopische Beobachtung der
Risslange wahrend kurzer Versuchsunterbrechungen ermittelt. Mit den daraus resultierenden

Kalibrierfunktionen kann die Rissausbreitungsrate da/dt {iber den Spannungsintensitéitsfaktor
K= m/ﬂaf(%v) (6.10)

aufgetragen werden. Dies zeigt Bild 6.45a fiir die Rissausbreitung bei unterschiedlichen Sau-
erstoffpartialdriicken p(O,) (eingestellt mit Hilfe eines Dosierventils). Dabei wird deutlich,
dass die maximale Rissausbreitungsrate da/dt,,x (s. Bild 6.45b) mit sinkendem Sauerstoffpar-
tialdruck abnimmt. Unterhalb p(O;)~10~ mbar konnte in Analogie zu den Ergebnissen von
Molins et al. [316] ein sprunghafter Abfall der maximalen Rissausbreitungsrate festgestellt
werden. Es sei jedoch darauf hingewiesen, dass es sich bei den beiden Werten fiir die ge-
ringsten Sauerstoffpartialdriicke um die maximale Rissausbreitungsrate wéhrend der Ver-
suchsdauer handelt — die Versuche wurden nach etwa 100 Stunden, ohne dass die Proben
komplett durchgerissen waren, abgebrochen. Die maximale Rissausbreitungsrate in reinem
Sauerstoff ist deutlich geringer als diejenige in Laborluft. Obgleich dieser Effekt nicht ndher
untersucht wurde, kann er als Hinweis fiir eine Beteiligung von Wasserdampf an der quasi-
sproden interkristallinen Rissausbreitung, wie von Bowling und Henry [371] gemutmalt, ver-
standen werden.

Es sind insbesondere die sehr hohen Rissausbreitungsraten (Bild 6.45a) und die Moglichkeit,
die Rissausbreitung innerhalb sehr kurzer Zeitintervalle quasi ein- und auszuschalten (Bild
6.44), die den Mechanismus dynamische Versprodung als ursichlich fiir den Ubergang zu
quasi-sproder interkristalliner Rissausbreitung infolge von Zughaltezeiten bei der Ermiidungs-

beanspruchung von Nickelbasis-Superlegierungen nahe legen.
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Bild 6.45: Rissausbreitungsrate (a) als Funktion des Spannungsintensitétsfaktors wéhrend
Vierpunktbiegebeanspruchung unter konstanter Verschiebung der Legierung IN718 und (b)
als Funktion des Sauerstoffpartialdrucks bei T=650°C.

Bild 6.46 =zeigt den unmittelbaren Bereich der Rissfront wihrend interkristalliner
Rissausbreitung bei da/dty,x in IN718. Der Versuch wurde durch Ausschalten der Beheizung
unterbrochen und die Probe mit Hilfe eines Kerbschlagpendels aufgebrochen. Deutlich zu
erkennen ist das letzte ca. Ium breite Rissinkrement (entsprechend etwa 0,02s
Rissausbreitungsdauer, s. Markierung), das gegeniiber der restlichen Bruchfliche keine

deutlichen Spuren von Oxidation zeigt.

am diskontinuierliche
@l Rissausbreitung

mit Kerbschlagpendel
aufgebrochen

Bild 6.46: Interkristalline Risspitze eines unterbrochenen Vierpunktbiegeversuchs (IN718, T=650°C)
mit Rissausbreitungsstreifen (aus [399]).

Legt man den Mechanismus der dynamischen Versprodung zugrunde, so reprisentiert dieses
Rissinkrement einen Bereich, in dem die geloste Sauerstoftkonzentration gerade noch
ausreichend war, um die Korngrenzenkohésion zu iiberwinden. Dariiber hinaus zeigt Bild
6.46 Streifen, die deutlich parallel zur Rissfront verlaufen (und es sich demnach nicht um

hervorgetretene Gleitbidnder des betreffenden Korns handelt). Dies kann als Indiz fiir eine
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auch bei der dynamischen Versprodung in Stdhlen und in einer Cu-8Sn-Modelllegierung
[385] beobachtete diskontinuierliche Rissausbreitung in mikrostruktureller Dimension
gewertet werden.

Auch eine makroskopische Analyse der Bruchflache deutet auf eine ungleichformige diskon-
tinuierliche Ausbreitung der Rissfront hin. Bild 6.47a zeigt einen Ausschnitt der Rissfront
(ebenfalls fiir einen unterbrochenen Versuch, wo der verbleibende Probenquerschnitt mit
Hilfe eines Kerbschlagpendels aufgebrochen wurde). Demnach dringt die Rissfront
fingerartig in das Material ein.

Grundsitzlich kann innerhalb der interkristallinen Bruchfldchen eine breite Variation des An-
teils plastischer Verformung festgestellt werden. Zumeist handelt es sich um sehr glatte Korn-
grenzenfacetten. Vielerorts finden sich jedoch hervortretende Gleitbdnder oder Bereiche, die
offensichtlich durch einen duktilen Gewaltbruch aufgerissen sind (Wabenbruchfliche). Bild
6.47b zeigt exemplarisch die unterschiedliche Auspriagung plastischer Verformung fiir eine
Korngrenze mit Zwillingen. Offensichtlich hat die Abweichung in der kristallographischen
Missorientierungsbeziehung einen Unterschied im Widerstand gegeniiber dynamischer Ver-

sprodung zur Folge.
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Bild 6.47: (a) UngleichmaBige Rissfront (gestrichelte Linie) eines unterbrochenen Vierpunkt-
biegeversuchs und (b) Korngrenzenfacette mit Zwillingsgrenze und orientierungs-
abhéngiger plastischer Verformung (IN718, T=650°C, konstante Verschiebung).

Wenn es, wie eingangs erwéhnt, die Sauerstoffkorngrenzendiffusion ist, durch die das Aus-
maf} der interkristallinen Rissausbreitung infolge dynamischer Versprodung bestimmt ist,
dann kann ein schiadigungsbeschleunigender Mikrostruktureinfluss grundsétzlich auf vier Ur-

sachen zuriickgefiihrt werden (vgl. dazu Kapitel 7.4):
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1. hohe elastische Zugspannungen in der Kohésionszone vor der Rissspitze erleichtern den
Sauerstoffzugang, d.h. mit zunehmender FlieBgrenze erhoht sich die Empfindlichkeit
eines Werkstoffes gegeniiber dynamischer Versprodung,

2. eine geringe Korngrenzenkohésion erhoht die Rissausbreitungsgeschwindigkeit,

3.  ein hoher Sauerstoff-Korngrenzendiffusionskoeftfizient beschleunigt den Anstieg der
Sauerstoftkonzentration in der Korngrenze,

4. der Sauerstoffkonzentrationsverlauf in der Kohédsionszone wird durch die
Anfangskonzentration des Sauerstoffs unmittelbar an der Rissspitze bestimmt, die sich
aus der Sauerstoffloslichkeit des Werkstoffs bzw. der Korngrenzen ergibt. Diese héngt
wiederum vom Sauerstoffpartialdruck der Umgebung ab. Dieser kann durch
Oxidationsreaktionen an den Rissflanken empfindlich geringer sein als der von auflen
eingestellte.

Zu Beginn der Schiadigung durch dynamische Versprodung wird Rissausbreitung, wie in Bild

6.48 schematisch dargestellt, in nach o.g. Kriterien anfélligen Korngrenzen einsetzen. Da die

zuriickbleibenden ungeschidigten Ligamente die Spannung zunichst aufnehmen, sinkt lokal

die Spannungsintensitit an den Rissfronten. Erst wenn die Ligamente durch plastische Ver-
formung und/oder Kriechen zunehmend versagen, steigt die Spannung vor den Rissspitzen
wieder soweit an, dass sich die interkristalline Rissausbreitung fortsetzt. Daraus ergibt sich
insgesamt ein diskontinuierliches Risswachstum, wie es auch experimentell beobachtet wurde
[385,399].

Sauerstoff KG-Diffusion
| |
v

ungebrochene
CSL-KG

gebrochene
zufillige KG

Rissfront
-Kriechen, plastisches Versagen

reduziert K lokal an der Rissspitze

Bild 6.48: Kompositeffekt wiahrend dynamischer Versprodung — verantwortlich fiir diskontinuierliche
interkristalline Rissausbreitung im Polykristall.

6.5.4 Erhohung des Widerstands gegeniber sauerstoffinduzierter interkristalliner Rissaus-
breitung von Nickelbasis-Superlegierungen — Grain-Boundary-Engineering
Grundsétzlich gibt es zwei alternative Routen um die Empfindlichkeit von Nickelbasis-Su-

perlegierungen gegeniiber atmosphérenbedingter interkristalliner Rissausbreitung zu verrin-



Rissausbreitung — Mikrostrukturelle Aspekte 186

gern: (1) legierungstechnische Maflnahmen und (2) thermomechanische Behandlungen. Posi-
tive Effekte konnten durch Hinzulegieren geringer Mengen der Elemente B, C, Hf und Zr er-
zielt werden [373,405]. Dies diirfte auf eine Erniedrigung der Korngrenzenenergie und/oder
des O-Korngrenzendiffusionkoeffizienten zuriickzufiihren sein. Der Effekt der KorngroBe ist
bislang nur unzureichend verstanden. Einerseits steigt mit zunehmender Korngrofle die
Kriechfestigkeit, der Widerstand gegeniiber dynamischer Versprodung diirfte hingegen mit
geringer werdender Korngrof3e ansteigen, da ein hoheres Mall an Rissverzweigung die effek-
tive Spannung an der Rissspitze erniedrigt [385]. Ein entsprechender Effekt wurde auch von
Osinkolu et al. [370] fiir die Hochtemperatur-Ermiidungsrissausbreitung in IN718 beobachtet.
Einige mechanische Experimente an Vierpunktbiegeproben, die einer IN718-Turbinenscheibe
im "direct-aged"-Wirmebehandlungszustand mit einer sehr geringen Korngrofe von d=~5um
entnommen wurden, scheinen den giinstigen Einfluss eines feinkdrnigen Gefiiges zu unter-
mauern. Nach [406] gilt der hohe Widerstand gegentiber interkristalliner Rissausbreitung hier
jedoch nur bedingt, denn bei den geschmiedeten Turbinenscheiben liegt eine ausgesprochene
Anisotropie vor. Wihrend in Umfangsrichtung keine interkristalline Rissausbreitung festge-
stellt werden konnte (der entsprechende Vierpunktbiegeversuch wurde nach etwa 100h ab-
gebrochen), haben sich in radialer Richtung interkristalline Risse gebildet (s. Bild 6.49). Es
sei jedoch angemerkt, dass sich durch die "direct-aged"-Wérmebehandlung unterhalb der o-
Solvus-Temperatur eine gegeniiber der Standard-Wéarmebehandlung sehr unterschiedliche
Mikrostruktur einstellt, so dass eine Uberlagerung verschiedener Effekte, die weiterfithrender

Untersuchungen bediirfen, nicht ausgeschlossen werden kann.

IN718-Turbinenscheibe

leichte interkristalline Rissausbreitung in
radialer Richtung

hoher Widerstand gegen interkristalline
Rissausbreitung in Umfangsrichtung

a b

Bild 6.49: Interkristalline Rissausbreitung in einer Vierpunktbiegeprobe aus IN718 im “direct-aged**-
Wirmebehandlungszustand (a) Entnahmeposition der Probe und (b) Ausschnitt der
Bruchflache quer zur urspriinglichen Kerbrichtung.
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Neben der Korngréf3e kann auch die Korngrenzenstruktur durch eine thermomechanische Be-
handlung in gewissen Grenzen modifiziert werden. So kann durch eine mehrfach wiederholte
Sequenz von Kaltumformung gefolgt von Rekristallisationsgliihen eine Zunahme des Anteils
spezieller CSL-Korngrenzen erreicht werden. Dieser als Grain-Boundary-Engineering oder
Grain-Boundary-Design (Watanabe [407]) bekannte Prozess wurde in den letzten 20 Jahren
intensiv untersucht und birgt fiir eine Reihe von mit Korngrenzen zusammenhéingenden
Schadigungsmechanismen deutliche Verbesserungspotenziale. So konnten z.B. der Wider-
stand gegeniiber Kriech- und Ermiidungsschidigung [408-413] sowie die Bestindigkeit ge-
geniiber interkristalline Korrosion bzw. Spannungsrisskorrosion [414-417] und interkristalline
Oxidation [418,419] von Nickelbasislegierungen und Stahlen gesteigert werden. Ein Beispiel
fiir die Erhohung des Widerstands gegeniiber interkristalline Korrosion durch Grain-

Boundary-Engineering zeigt Bild 6.50.
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Bild 6.50: Interkristalline Korrosionsschiadigung der Nickelbasislegierung Alloy600 in kochender 50%
Schwefelsdure (+31,25g/1 FeS, nach ASTM G28)) in Abhéngigkeit vom Anteil spezieller
Korngrenzen (nach konventioneller thermomech. Behandlung: 65% Kaltwalzen + Glithung
bei 1000°C fiir 5 min., sowie nach GBE™-Behandlungen, nach [415]).

Aus der Literatur ist bekannt [420,421], dass die Korngrenzendiffusion — offensichtlich trei-
bende Kraft der dynamischen Versprodung - erheblich von der individuellen Struktur von
Korngrenzen abhdngt. Insbesondere Kleinwinkelkorngrenzen und sog. spezielle CSL-Korn-
grenzen (X1- 229, vgl. Kapitel 3.3.5) weisen relative Minima des Korngrenzendiffusionsko-
effizienten auf. Dies kann auf die Leerstellenbildungsenergie, die fiir spezielle Korngrenzen

besonders hoch ist, zuriickgefiihrt werden. Bild 6.51 zeigt ein Beispiel fiir die Au-Korngren-
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zendiffusion in Cu in Abhédngigkeit von der Missorientierung mit einem ausgepriagten Mini-

mum im Bereich der symmetrischen £5-Missorientierung ®=36,8° (aus [421]).
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Bild 6.51: Korngrenzendiffusion von '”>Au in Cu-Bikristallen in Abhingigkeit von der
(symmetrischen) Kippmissorientierung (nach [421], darin ist s der
Gleichgewichtssegregationsfaktor und J die Korngrenzendicke, die fiir Metalle haufig als
6=0,5nm angenommen wird [235]).

Durch eine mehrfach wiederholte thermomechanische Behandlung, bestehend aus Kaltwalzen
mit einem Umformgrad von 20% und Rekristallisationsglithen fiir 1h bei T=1050°C, konnte
der Anteil spezieller Korngrenzen im Werkstoff IN718 um einen Faktor zwei gesteigert wer-
den [401] (s. Tabelle 6.2). Dabei erfolgte die quantitative Analyse mit Hilfe der OIM-Technik
im Rasterelektronenmikroskop an elektropolierten Proben (vgl. Kapitel 2.3.1). Bild 6.52 zeigt
ein Beispiel fiir die Kornorientierungsverteilung nach der thermomechanischen Behandlung
(Grain-Boundary-Engineering). Bedingt durch den relativ geringen Verformungsgrad wurde
eine ausgeprigte Rekristallisation verbunden mit einer volligen Gefligeneubildung vermieden.
Die Korngrofle entsprach auch nach vierfachem Durchlaufen der thermomechanischen Be-
handlung noch derjenigen des Ausgangszustands von d=75um.

Der Vergleich der Ergebnisse von Vierpunktbiegeversuchen an Proben der Legierung IN718
im Ausgangszustand (Standard-Warmebehandlung) und an Proben im thermomechanisch-be-
handelten Zustand (vierfach) in Bild 6.53 zeigt, dass infolge des hoheren Anteils an speziellen
Korngrenzen die Inkubationszeit bis zum Einsatz sehr schneller Rissausbreitung zunimmt und
die maximale Rissausbreitungsgeschwindigkeit (s. Bild 6.54) deutlich abnimmt. Dies unter-
streicht die Beobachtung, dass der Widerstand gegeniiber dynamischer Versprodung durch

die lokale Korngrenzenstruktur bestimmt ist.
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Tabelle 6.2: Anteil spezieller CSL-Korngrenzen (£3-229) in IN718 im Ausgangszustand und nach
unterschiedlich oft angewandter thermomechanischer Behandlung.

Anteil an speziellen CSL-Korngrenzen (Léngenanteil in %)

>-Wert Ausgangszustand einmal gewalzt und  zweimal gewalzt  viermal gewalzt und
wirmebehandelt  und wirmebehandelt ~ wéirmebehandelt
3 12.2 13.7 25.1 254
5 0.2 0.4 0.4 0.9
7 0.3 0.1 0.5 0.5
9 0.7 0.8 1.0 1.3
11 0.3 0.4 0.8 0.8
13 0.2 0.2 0.4 0.2
15 0.2 0.2 0.3 0.4
17 a,b 0.1 0.2 0.2 0.4
19 a,b 0.2 0.2 0.4 0.3
21 ab 0.2 0.1 0.2 0.1
23 0.1 0.1 0.1 0.3
25ab 0.1 0.1 0.1 0.3
27 a,b 0.2 0.3 0.1 0.4
29 a,b 0.1 0.4 0.3 0.4
gesamt: 14.9 17.3 30.0 31.7

/
Kaltwalzen

(20%)
O
4x < O

Glithung
1050°C
]

225.0 ym = 45 steps  |PF [001]

Bild 6.52: Mit Hilfe der OIM™-Technik im Rasterelektronenmikroskop bestimmte
Kristallorientierungsverteilung und CSL-Korngrenzen (schwarze Linien) in der Legierung
IN718 nach vierfachem Durchlaufen der thermomechanischen Behandlung.
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Bild 6.53: Lastrelaxation infolge interkristalliner Rissausbreitung bei T=650°C in IN718 im
Ausgangszustand (AR) und im thermomechanisch-behandelten Zustand (TMP) fiir zwei
unterschiedliche Ausgangsbeanspruchungen (a) F¢=13.350N (=30001b) und (b) Fp=17.800N
(=40001b) unter Vierpunktbiegebeanspruchung (gekerbt, Kerbgrundradius: 100pum).
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Bild 6.54: Rissausbreitungsrate als Funktion des Spannungsintensititsfaktors wahrend
Vierpunktbiegebeanspruchung unter konstanter Verschiebung der Legierung IN718 im
Ausgangszustand (AR) und im thermomechanisch behandelten Zustand (TMP) (entspricht
den Ergebnissen in Bild 6.53b).

Die quantitative Auswertung der Bruchfliachen der in Bild 6.54 dargestellten Vierpunktbiege-
versuche hinsichtlich des Anteils an plastischer Verformung in Bild 6.55 deckt sich mit dem
Ergebnis, dass das thermomechanisch behandelte Material mit 41% spezieller Korngrenzen

gegeniiber dem Ausgangszustand mit 20,9% speziellen Korngrenzen einen hoheren Wider-
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stand gegeniiber quasisproder interkristalliner Rissausbreitung aufweist. Dem hoheren Anteil

an speziellen Korngrenzen entspricht ein hoherer Anteil plastisch versagter Korngrenzen.

~ -
Y
v = ¢ ~Ne W
-, » '1'6 ‘{ .' T
2 J % -} Q * LY S 4 o
( \
-y . A b d [ 9,
> > \ < pP o= - - > )
-, A= z — - ~ N —
- 100um - ¥ 100um
a (Ay=5,7%) b (Ay=10,5%)

Bild 6.55: Quantitative Auswertung plastisch versagter Bereiche (schwarz) in der vorwiegend
interkristallinen Bruchfliche von IN718-Vierpunktbiegeproben (a) im Ausgangszustand und
(b) im thermomechanisch behandelten Zustand (vgl. Bild 6.54).

Die Moglichkeit, den Widerstand gegeniiber dynamischer Versprodung durch Grain-Boun-

dary-Engineering zu erhohen, weist qualitativ auf den Zusammenhang zwischen Korngren-

zenstruktur und Korngrenzendiffusion hin. Um den Zusammenhang zwischen interkristalliner

Schiadigung und der lokalen Korngrenzenstruktur quantitativ zu erfassen, sind weitere Krite-

rien (liber den bloBen Anteil an speziellen Korngrenzen hinaus) zu beachten.

1.

Die lokale Spannung normal zur Rissebene wird durch die geometrische Anordnung der
Korngrenzenebene und die elastische Anisotropie (vgl. Kapitel 5) mitbestimmt.

Ausgehend von der Annahme, dass ein leichter Sauerstoffzugang nur in zuféllige (nicht-
spezielle) Korngrenzen moglich ist, wird der Widerstand des Werkstoffs gegeniiber in-
terkristalliner Schiadigung nur indirekt durch den Anteil spezieller Korngrenzen be-
stimmt. In einer Reihe von Arbeiten [422-429] wird darauf hingewiesen, dass eine
moglichst effektive Unterbrechung des Netzwerks an “schwachen® zufilligen Korn-
grenzen entscheidend fiir eine positive Beeinflussung des Schidigungsprozesses ist.
Palumbo et al. [430] und Kumar et al. [431] schlagen eine statistische Betrachtung vor,
in der die wesentliche Grof3e zur Beurteilung des Widerstands gegeniiber interkristalli-
ner Schidigung die maximale Linge eines zusammenhédngenden Clusters “schwacher

zufilliger Korngrenzen ist:

1
| - -
max log(1—P) (nach [430]) (6.11)
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Darin ist P die Wahrscheinlichkeit an einem Tripelpunkt, dass ein Korngrenzen-Cluster
bestehend aus zufdlligen Korngrenzen dort endet.

3.  CSL-Korngrenzen werden iiblicherweise fiir ein ganzes Missorientierungsintervall A®
entsprechend dem Brandon-Kriterium (Gleichung 2.12) definiert, wobei davon ausge-
gangen wird, dass innerhalb dieses Intervalls die Ubereinstimmung eines entsprechen-
den Anteils an Gitterpldtzen der benachbarten Korner durch geometrische Versetzungen
erhalten bleibt. Dies entspricht der Definition fiir X1-Kleinwinkelkorngrenzen, die bis
zu einem Winkel von ®(y=15° ausschlieBlich durch geometrische Versetzungen gebildet
werden konnen. Nach Randle [432] und Palumbo sowie Aust [433] kann eine weitere
Verbesserung der Materialeigenschaften erreicht werden, wenn die tatsdchliche Miss-
orientierung der CSL-Missorientierung moglichst nahe kommt. Anstelle des Brandon-
Kriteriums [124] sollte demzufolge das Palumbo-Aust-Kriterium [433] fiir den Tole-
ranzbereich A® von CSL-Korngrenzen in Abhéngigkeit von ihrem Z-Werts angewendet

werden:

A@ <15°.379°¢ (6.12)
Eine unmittelbare Korrelation der interkristallinen Rissausbreitung mit der Korngrenzen-
struktur ist mit Hilfe von Bikristallexperimenten mdglich. Bereits Mutthiah et al. [434] unter-
suchten den Mechanismus der Sn-induzierten dynamischen Versprodung anhand bikristalliner
Vierpunktbiegeproben mit einer symmetrischen X5-Kippkorngrenze. Dabei stellten sie fest,
dass diese Korngrenze sehr leicht versagt, wenn die Rissausbreitungsrichtung parallel zur
Kippachse verlduft. Eine Vierpunktprobe mit Kerb senkrecht zur Kippachse konnte hingegen
nicht quasi-sprode gebrochen werden. Eine Ursache fiir diese Beobachtung kénnte eine Ka-
nalwirkung fiir die Sn-Korngrenzendiffusion, verursacht durch die senkrechte Anordnung der
Korngrenzenfehlstellen in senkrechter Anordnung, sein.
Erste Untersuchungen an diffusionsverschweiliten Bikristallen der Nickelbasis-
Superlegierung IN718 (zur Herstellung s. Kapitel 3.5.4) mit einer £5 <031>(001)-Korngrenze
(<031>-Kippachse senkrecht zur Korngrenze, s. Bild 6.56) und einer zufilligen
GroBwinkelkorngrenze (Verkippung: ®=37°, Verdrehung: £=37) weisen darauf hin, dass
spezielle Korngrenzen einen erheblich hoheren Widerstand gegeniiber dynamische
Versprodung haben als zufdllige Korngrenzen [383]. Dies =zeigen die aus
Vierpunktbiegeversuchen unter konstanter Verschiebung bei T=650°C erhaltenen
Lastrelaxationskurven bzw. Rissausbreitungskurven in Bild 6.57. Dariiber hinaus konnte hier

weder eine ausgeprigte Inkubationszeit noch Anzeichen einer diskontinuierlichen
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Rissausbreitung festgestellt werden. Demnach konnen solche Effekte ausschlieBlich auf eine

Schidigungsakkumulation bzw. auf Rissspitzenentlastungseffekte im  Polykristall

zuriickgefiihrt werden.

Korngrenze

Bild 6.56: Geitzter Querschliff eines IN718-Bikristalls mit einer durch die Dendritenstruktur deutlich
sichtbaren symmetrischen X5-Kippkorngrenze.
Rissausbreitungsrate

Kraft[N] da/dt [mm/s]
10000 1 —T T T T T

8000 \“\ . °

01F ,ef o zufillige
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6000 K symmetrische 55 (031)[100] . ¥
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4000 \\ .
Pobbutrn o €190 © 910 & & W, e ae o smantasd
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. Spannungsintensititsfaktor K [MPam’]
Zeit [s]
a b
Bild 6.57: (a) Lastrelaxation infolge Rissausbreitung in IN718-Bikristallkorngrenzen und (b)

entsprechende Rissausbreitungsraten als Funktion des Spannungsintensitétsfaktors
(Vierpunktbiegung, T=650°C).

Wihrend sich die Bruchfliche der zufilligen GroBwinkelkorngrenze sehr glatt und verfor-
mungsfrei darstellt, finden sich auf derjenigen der X5-Kippkorngrenze deutliche Anzeichen
von plastischer Verformung. Auch wenn hier sicherlich noch umfangreichere und detaillierte

Untersuchungen erforderlich sind, deckt sich diese in Bild 6.58 dargestellte Beobachtung mit
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der Annahme, dass die Sauerstoffkorngrenzendiffusion in eine spezielle Korngrenze erheblich

langsamer verlduft als diejenige in eine zufdllig orientierte, nicht-spezielle Korngrenze.

A L
22,288 12mm

v

M Gmm Z

Bild 6.58: Interkristalline Bruchfldche einer bikristallinen Vierpunktbiegeprobe mit (a) zufallig
orientierter Korngrenze und (b) symmetrischer ~5-Kippkorngrenze.
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7 Modellansatze zur Beschreibung der Wechsel-
wirkungen zwischen Mikrostruktur und Riss-
ausbreitung zur Lebensdauerabschéatzung

Eine Lebensdauerabschédtzung fiir technische Bauteile kann grundsétzlich nach dem Nenn-
spannungskonzept, dem Strukturspannungskonzept, dem ortlichen Konzept oder dem Riss-
ausbreitungskonzept erfolgen. Das Nennspannungskonzept basiert auf experimentell ermit-
telten Wohlerkurven fiir bauteildhnliche Geometrien. Handelt es sich um komplexer gestaltete
und/oder geschweillite Bauteile verwendet man Formzahlen bzw. mittels FEM berechnete
Strukturspannungen [34]. Mit Hilfe von Zahlverfahren (vgl. Kapitel 2) wird der tatsdchlich zu
ertragende Beanspruchungsverlauf in Belastungsgruppen aufgeteilt (Schwingspiele je Belas-
tungshorizont der Gruppe) und iiber die Palmgren-Miner-Regel (Gl. 2.2) in eine Schadens-
summe Uberflihrt. Das ortliche Konzept setzt den Fokus auf die hochstbeanspruchte Stelle
eines Bauteils. Die dort auftretenden Belastungen konnen mit Hilfe geeigneter Modelle (im
einfachsten Fall die Basquin-Manson/Coffin-Beschreibung der Dehnungswdohlerkurve) einer
ertragbaren Lebensdauer zugeordnet werden. Rissfortschrittskonzepte konzentrieren sich in
der Regel auf die Abschitzung einer Restlebensdauer rissbehafteter Bauteile unter Anwen-
dung bruchmechanischer Methoden. Dabei haben sich insbesondere die Paris-Gleichung und
deren Abwandlungen zur Beschreibung der Ermiidungsrissausbreitung durchgesetzt. Darin
wird die Antriebskraft zur Rissausbreitung (Schwingbreite des Spannungsintensitatsfaktors
AK oder des zyklischen J-Integrals AJ bzw. Z ) als Kombination von Beanspruchung und ak-
tueller Rissldnge ausgedriickt. Wie in den vorangegangenen Kapiteln mehrfach erwihnt, ist
diese Vorgehensweise jedoch auf Félle beschrinkt, bei denen die plastische Zone vor der
Rissspitze vernachlédssigbar gegeniiber der Rissldnge ist (Anwendungsbereich der linear-elas-
tischen Bruchmechanik) bzw. bei denen die Rissldnge grofl gegeniiber der charakteristischen
Mikrostrukturldnge ist (wie z.B. Korn- oder Phasendurchmesser, Anwendungsbereich der
elastisch-plastischen Bruchmechanik). Fiir viele technische Anwendungen ist dies der Fall, da
mit der zerstdrungsfreien Werkstoffpriifung (in der Regel Ultraschallpriifung) ohnehin nur
Risse ab einer Grofenordnung von etwa 500um nachgewiesen werden konnen, die dann zur
Restlebensdauerbestimmung herangezogen werden. Anders verhilt es sich jedoch bei glatten
Konstruktionskomponenten aus hochfesten Werkstoffen (z.B. polierte Wellen oder Zylinder-
laufflachen). Hier ist der Grofiteil der Lebensdauer bereits iiberschritten, wenn die Risslédnge

die mikrostrukturelle Dimension verlassen hat und mittels zerstorungsfreier Priifung detektiert



Modellansitze zur Beschreibung der Wechselwirkungen zwischen Mikrostruktur und Rissausbreitung 196

werden kann. Dies ist schematisch in Bild 7.1a dargestellt. Eine Restlebensdauerabschitzung
mit Hilfe herkdmmlicher bruchmechanischer Methoden ist in diesem Fall wenig aussagekraf-
tig. Oft sind solche Konstruktionskomponenten zudem hochdynamisch beansprucht (Zyklen-
zahlen N>10°) und miissen daher dauerfest ausgelegt sein, d.h. makroskopische plastische
Dehnungen treten auch an den hochstbeanspruchten Stellen eines Bauteils nicht auf. Unter
solchen Bedingungen erfordert die Anwendung des ortlichen Konzepts ein mikrostrukturelles
Schadigungsmodell.

Alternativ besteht natiirlich die Moglichkeit, die Bauteildauerfestigkeit experimentell zu
bestimmen; dabei setzt man voraus, dass unterhalb der Dauerfestigkeit keine Rissbildung auf-
tritt bzw. existierende Risse nicht mehr wachsen. Die Nichtwachtumsbedingung fiir Ermii-
dungsrisse in Abhingigkeit von deren Lange und der aufgebrachten Beanspruchung kann an-
schaulich dem Kitagawa-Takahashi-Diagramm entnommen werden (s. Bild 7.1b), wobei
Kitagawa und Takahashi [435] davon ausgingen, dass unterhalb einer bestimmten Risslédnge
ay (29=0,5mm) die Nichtwachstumsbedingung fiir Ermiidungsrisse nicht mehr durch die li-
near-elastische Bruchmechanik (AKy,), sondern durch die Dauerfestigkeit des Werkstoffs be-

stimmt wird.

A A
e . . b - -
10 Rissinitierung Langrissbereich < Rissausbreitung
(Rissdetektion durch &0 L
an Makrodefekt zerstorungsfreie % Ac, a, aO Dauerfestigkeit
= Werkstoffpriifung) 5 e,
E 1 <X b l
t nicht ausbreitungs- g’ az EPBM
9 = fihioe R £ . '
g+ ange Hsse z Rissstillstand LEFMT
2 , , 2
2 104 Kurzrissbereich é’n
. = Mikrorisse physikal. kurze Risse
m}kr'os.typkturelle g > < >
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) L kurze Risse _ _ lange Risse
| | | | i 4 >

v

1 I I
20 40 60 80 100
Anteil der Ermiidungslebensdauer [%]
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Bild 7.1:  Schematische Darstellung der (a) Ermiidungsrisslange als Funktion der Ermiidungs-
lebensdauer (nach [252]) und (b) des Kitagawa-Takahashi-Diagramms.

Risslénge log a

Tragt man das Verhalten realer kurzer Risse in einem Kitagawa-Takahashi-Diagramm auf (s.
z.B. in [92] und schematische Darstellung in Bild 7.2), stellt man fest, dass (a) der Schnitt-
punkt ay zwischen der Dauerfestigkeit Aop und dem Schwellenwert der Schwingbreite des
Spannungsintensitéitsfaktors AKy, flir Langrissausbreitung bereits innerhalb des Rissausbrei-
tungsgebietes liegen und folglich eine daran orientierte Bauteilauslegung nicht-konservativ

wire, und (b) Risse auch bei Spannungen deutlich unterhalb der Dauerfestigkeit Aop wachs-
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tumsfahig sind. Bei solchen mikrostrukturell kurzen Rissen ist jedoch mit zunehmender Riss-
lange eine hohere Spannung fiir das weitere Wachstum erforderlich, was anhand des Verset-
zungsaufstaus in der plastischen Zone vor der Rissspitze an einem mikrostrukturellen Hinder-
nis (wie Korn- oder Phasengrenze, vgl. Kapitel 6.2) erkldrt werden kann. Doch auch nach
Uberwinden des mikrostrukturellen Hindernisses wird die Rissausbreitung nicht durch die
AK-Gerade des Kitagawa-Takahashi-Diagramms abgebildet, was auf das transiente Riss-
schlieBverhalten und/oder die im Vergleich zur Rissldnge noch grof3e plastische Zone zuriick-
gefiihrt werden kann. Erst ab der Rissldnge a, ldsst sich die Rissausbreitung mit Hilfe der li-
near-elastischen Bruchmechanik beschreiben, womit hiufig auch der Ubergang zwischen
Kurz- und Langrissverhalten definiert wird [92]. Taylor [436] nimmt als Anhaltswert fiir a,
den groBeren der beiden Langen zehnfache KorngréBe (a,=10d) oder zehnfache Ausdehnung
der zyklischen plastischen Zone (a,=10r,) an (vgl. hierzu auch die Definitionen fiir den
Ubergang von Langriss- zu Kurzrissverhalten in Kapitel 6.4). Grundsitzlich tritt bei duktilen

Werkstoffen der Ubergang bei hoheren Werten fiir a, auf.

mikrostrukturelles
4 Hindernis IR
E 000 T VA
;E E | (mode III)
o § i Dauerfestigkeit Ao,
2 o EPBM da/dN=10"mm/Zyklus
g § & (model) .
& = 100 Mikroriss- LEBM
g 5 initiierung (Langrissausbreitung mode I)
2 3 mode II Rissstillstand
z 3
5 .2 da/dN=10"mm/Zyklus
A Gleitbander
| | | »
| I I L
0,1 1 10 100

Risslédnge a [mm)]

Bild 7.2:  Modifiziertes Kitagawa-Takahashi-Diagramm — Ermiidungsdiagramm (schematisch, in
Anlehnung an Brown [437]).

Eine einfache Formel fiir den Schwellenwert der Schwingbreite des Spannungsintensitétsfak-
tors, in der der allmihliche Ubergang von der Rissausbreitung im Dauerfestigkeitsbereich zur
Rissausbreitung nach der linear-elastischen Bruchmechanik abgebildet wird (in Abhingigkeit

von @y, s. Bild 7.1b), geben El Haddad et al. [438] an:

AK, =Ac,Jr(a+a,). (7.1)
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Sie interpretieren die Grofle ap als ein Mal fiir die in Oberflichenkdrnern fehlende Deh-
nungsbehinderung (ebener Spannungszustand) [439]. Obgleich der Ansatz in Gl. 7.1 den
allmdhlichen Abfall der Schwellenspannungsamplitude fiir Rissausbreitung zwischen a; und
a, (s. Bild 7.1) richtig beschreibt, wird er den tatsdchlich ablaufenden Mechanismen der Aus-
breitung mikrostrukturell kurzer Risse nicht gerecht. Die Wechselwirkungen mit der lokalen
Mikrostruktur kénnen mit dem Formalismus der linear-elastischen Bruchmechanik nicht ab-
gebildet werden. Die Anwendung von Gl. 7.1 (fiir die Risstriebkraft AK) in einer
Rissausbreitungsgleichung (z.B. Gl. 2.5) wiirde fiir eine konstante Beanspruchung Ao eine
mit kleiner werdender Risslinge a abnehmende Rissausbreitungsgeschwindigkeit ergeben.
Aus einer Vielzahl von Arbeiten (vgl. Kapitel 6) ist jedoch bekannt, dass genau das Gegenteil
der Fall ist, d.h. Mikrorisse wachsen unmittelbar nach ihrer Initiierung hiufig mit einer sehr
hohen Rissausbreitungsrate, die erst wahrend der Anndherung an ein mikrostrukturelles
Hindernis abnimmt.

Die nachfolgenden Kapitel 7.1 bis 7.3 geben eine Ubersicht zu einigen Modellen zur Kurz-
rissausbreitung mit dem Schwerpunkt auf demjenigen von Navarro und de los Rios [230] und

einer auf numerischer Basis entwickelten Modifikation [440].

7.1 Ubersicht: Modelle zur Kurzrissausbreitung

In einer Reihe von Arbeiten werden zur Modellierung kurzer Risse bruchmechanische An-
sdtze beruhend auf dem AK-Konzept bemiiht (z.B. [177,340,441,442]). Solche Modelle sind
in der Lage, das Wachstum physikalisch kurzer Risse durch Beriicksichtigung einer plasti-
schen Zone und dem transienten RissschlieBverhalten wiederzugeben; eine den
physikalischen Mechanismen gerecht werdende Beschreibung von Mikrorissen ist mit
solchen Modellen jedoch nicht moglich. Ein Beispiel fiir ein bruchmechanisches Modell ist
das von McEvily et al. [442] (s. auch [252]), in dem der Spannungsintensitdtsfaktor die
Spannungskonzentration durch einen Ermiidungsriss mit dem Radius p. beinhaltet. Dariiber
hinaus wird, um der Ausdehnung der plastischen Zone r, gerecht zu werden, eine effektive

Rissldnge a.i=a+0,5r, verwendet. Damit folgt fiir den Spannungsintensititsfaktor K:

_ /”Pe
K = 7 +Y ray |0 (7.2)

Zur Beriicksichtigung der transienten Entwicklung des RissschlieBens verwendet das Modell

von McEvily et al. fiir den Risséffnungsspannungsintensititsfaktor Ko, (vgl. Kapitel 6.3)
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einen Exponentialansatz Kop=(1-exp(-ka))Kop,max (mit dem
Rissoffnungsspannungsintensititsfaktor K, max bel vollstindig ausgepridgtem RissschlieBen
und dem materialspezifischen Exponenten x). Mit der Materialkonstanten C wird die vom

Modell verwendete Rissausbreitungsgleichung zu:

S_S _ C(AK — (1 - exp(- xa))K

Da die lokale Mikrostruktur, d.h. die Barrierewirkung mikrostruktureller Hindernisse, durch

2
op, max - AKeff,th) . (73)

Gl. 7.3 nicht abgebildet wird, fehlt dem Modell von McEvily et al. die hdufig experimentell
beobachtete oszillierende Zu- und Abnahme der Rissausbreitungsgeschwindigkeit.

Zumindest phdnomenologisch wird dies hingegen in dem Modell von Chan und Lankford
[443] beriicksichtigt. Hier enthélt die Rissausbreitungsgleichung das Verhiltnis der auf den
Gleitebenen der ersten beiden Korner wirkenden Schubspannungen 7; und 7 in Form einer
kristallographischen Funktion ®(®)=1-(71/72), die zu Null wird, wenn die beiden Schubspan-

nungen gleich sind, also keine Missorientierung der Gleitebenen vorliegt:

2
da ] d—2x)\"
W:CAK 1—@(@)( . ) _ (7.4)

Darin sind C,n und m Konstanten analog zu denjenigen der Paris-Erdogan Gleichung (GlI.
2.4), d ist der mittlere Barrierenabstand (z.B. Korndurchmesser) und x der Abstand der Riss-
spitze von der Korngrenze. Den Effekt der Orientierungsfunktion auf die Verlangsamung der
Rissausbreitung an einer Korngrenze zeigt Bild 7.3a. Ein dhnlicher Ansatz, um die Rissaus-
breitungsrate mit dem lokalen Gleitwiderstand in Zusammenhang zu bringen, wird von de los
Rios et al. [444] vorgeschlagen.

Ein einfaches empirisches und werkstoffspezifisches Modell fiir die Mikrorissausbreitung
unter Beriicksichtigung lokaler Barriereeffekte in ferritisch-perlitischem Kohlenstoffstahl
wurde von Hobson et al. [445] entwickelt. Dort wird die Rissausbreitung durch zwei
semiempirische experimentell angepasste Gleichungen beschrieben. Die erste (GI. 7.5) erfasst
gemessene abnehmende Werte der Oberflachenrissausbreitungsrate d(2¢)/dN als Funktion der
Oberflachenrisslinge 2¢ und der Beanspruchung Ao. Der Schnittpunkt der interpolierten
Gerade mit der Abszisse (d(2¢)/dN=0) ergibt die charakteristische Lange d, dic dem Abstand
mikrostruktureller Barrieren gleichgesetzt werden kann (Korngrenzen, oder im Falle des C-
Stahls die Ferrit-Perlit-Grenzen). Die zweite Gleichung (Gl. 7.6) bildet die Rissausbreitung
eines physikalisch kurzen Risses in der Form da/dN=f(A¢) abziiglich einer Konstanten zur

Beriicksichtigung des Schwellenwertverhaltens (AKy):



Modellansitze zur Beschreibung der Wechselwirkungen zwischen Mikrostruktur und Rissausbreitung 200

d(2c) _ 1,64-107*(Ac) " (d —2¢) fir 2¢<d, (7.5)
déilc) =4,1-(Ae)*2c-4,24-107 fir 20>, (7.6)

Hierin sind die Langen in um und die Spannung in MPa einzusetzen. Ein Anwendungsbei-
spiel zeigt Bild 7.3b. Der Nachteil dieses Modells liegt darin, dass der Ubergang zu
mikrostrukturunabhiingigen Risswachstum (physikalisch kurzer Riss) bereits nach Uberwin-
den der ersten Barriere stattfindet. In den meisten Fillen erstrecken sich die Wechselwirkun-
gen zwischen Riss und Mikrostruktur jedoch tiber mehrerer Korndurchmesser und sind zudem
von der jeweiligen Gleitorientierung und den Korngeometrie abhidngig. Mit Hilfe einer Para-
metrisierung der charakteristischen Lénge d zu d; (i=1..4) passten Murtaza und Akid [446] das
Modell von Hobson et al. derart an, dass das Risswachstum an vier aufeinanderfolgenden
mikrostrukturellen Barrieren abgebremst wird, bevor der Ubergang zu einer Langrissausbrei-
tungsgleichung erfolgt.

Ein analytisches Modell zur Erfassung des Barriereeffekts von Korngrenzen auf die Ausbrei-
tung mikrostrukturell kurzer Risse wurde von Taira, Tanaka und Nakai [447] auf der Basis
der Theorie der verteilten Versetzungen nach Bilby et al. [61] vorgeschlagen und in einer
Reihe von Arbeiten um weitere Wechselwirkungen mit der Mikrostruktur, wie z.B. die
Entwicklung des Rissschliefens, erginzt [448-450]. Grundsitzlich wird hier von einem
Mikroriss mit der Lange 2a in der Mitte eines Korns mit dem Durchmesser von d entweder
entlang eines Gleitbandes oder durch Aktivierung alternierender Gleitsysteme ausgegangen.
Die Ausdehnung der plastischen Zone ist dabei w=c-a (vgl. Bild 7.4a). Tanaka et al.
unterscheiden drei Félle: (i) Der Riss befindet sich mit seiner plastischen Zone innerhalb des
ersten Korns im Gleichgewicht (Losung nach Bilby et al. [61]), (ii) die plastische Zone wird
von der ersten Korngrenze blockiert (Losung nach Taira et al. [447]) und (iii) das Gleitband
hat die erste Korngrenze liberschritten (Losung nach Tanaka und Akiwa [451]).

Demzufolge breitet sich ein an den Korngrenzen blockiertes Gleitband dann in die Nachbar-

korner aus, wenn durch die aufgebrachte Spannung o ein fiir die Korngrenze charakteristi-

scher Schwellenwert K. {iiberschritten wird. Dies kann durch folgende Gleichung fiir den

t

mikrostrukturellen Spannungsintensitétsfaktor K™ zum Ausdruck gebracht werden:

K™= G\/g|:1 —ﬂarccos(gﬂ > Ko (7.7)

no c
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Bild 7.3:  Berechnete Ausbreitungsraten mikrostrukturell kurzer Risse — (a) nach dem Modell von
Chan und Lankford [443] und (b) nach Modell von Hobson (aus [252]).

Darin ist 7 die Reibungsspannung in Korn 1, die der aus der aufgebrachten Schubspannung
7, resultierenden Versetzungsbewegung auf dem Gleitband entgegenwirkt. Die Barrierewir-
kung der Korngrenzen gegeniiber Gleitbandausbreitung hingt von der Schwierigkeit ab, plas-
tische Verformung im Nachbarkorn zu erzeugen. Nach Tanaka et al. [450] lésst sich dies
durch eine Reibungsspannung i, beschreiben, in der der Unterschied in den resultierenden
Schubspannungen fiir die Korner 1 und 2 Beriicksichtigung findet (zs2 =71- 5ot 751). Flr die
Ausbreitung der plastischen Zone w=c-a iiber die ersten Korngrenzen hinaus gilt [448,450]:

T a d
Eaa — T, arccos(zj — (z'fr2 — T )arccos(zj =0 (7.8)

Fiir den Fall, dass die Reibungsspannungen (auf die Richtung der Gleitbdnder bezogene
FlieBgrenze) aller Korner gleich sind, ist Gl. 7.8 identisch mit dem Dugdale-Modell [59] (vgl.
Gl. 2.43, m1=>0v). Tanaka et al. [450] wenden die oben unter (i)-(iii) erwdhnten Losungen
fiir die Versetzungsverteilung entlang eines Risses und der plastischen Zone fiir die
Bestimmung der Rissspitzenoffnungsverschiebung (CTOD => normalspannungsbestimmte

Mode I-Rissausbreitung) und die Rissspitzengleitverschiebung (crack-tip slide displacement,
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CTSD => schubspannungsbestimmte Mode II-Rissausbreitung) an (s. Bild 7.4b). Fiir die
Ermiidungsrissausbreitung kann schlielich folgendes Rissausbreitungsgesetz angegeben
werden:
da
dN

wobei die Konstante B den fiir die Rissausbreitung effektiven Anteil von ACTOD bzw.

_ B(acTODY a9

ACTSD (nichtreversibler Gleitanteil, vgl. Kapitel 6) und der Exponent m eine mdgliche
Abhingigkeit zwischen ACTOD und B [452] reprédsentieren.

aT/27 i T/T
— 20 « I.5

mode I: Aktivierung alternierender Gleitsysteme
mode I Risswachstum entlang eines Gleitbands

-—

Rissspitzengleitverschiebung ACTSD
o

s LemmT T 3.g
- \:\\ Rl
& PR S
A
\
0
o 05 1.0 15
Rissldnge a/(d/2)

a b

Bild 7.4:  (a) Schematische Darstellung des Modells von Tanaka et al. [447] und (b) berechnete
Rissspitzen-Gleitverschiebung ACTSD in Abhédngigkeit von der auf den halben
Korndurchmesser d/2 bezogenen halben Risslédnge a (nach [450]).

Bei den hier vorgestellten Modellen zur Berechnung der Rissausbreitungsgeschwindigkeit
kurzer Risse handelt es sich natiirlich nur um einige Beispiele aus einer Vielzahl von Model-
lierungsansitzen. Einen guten Uberblick vermittelt die Dissertation von Anthes [331], in der
auch ein eigenstindiges Schidigungsmodell auf der Basis des Konzepts des zyklischen J-

Integrals entwickelt wurde.
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7.2 Das Modell von Navarro und de los Rios

Das Modell von Navarro und de los Rios, das in seinem wesentlichen Aufbau 1988 in
[230,453] veroffentlicht wurde, ist eine Weiterentwicklung der Ideen von Dugdale [59], Bilby
et al. [61] und Taira et al. [447] und bildet die Grundlage fiir die in Kapitel 7.3 beschriebene
Entwicklung eines numerischen Kurzrissmodells [440].

Das Modell ist in der Lage, sowohl die mit zunehmender Risslinge abnehmende
Barrierewirkung von Korngrenzen als auch den Einfluss der kristallographischen
Orientierungsbeziehungen zwischen Nachbarkérnern mit Hilfe eines Orientierungs-Faktors
m* zu beriicksichtigen. Durch zahlreiche Erweiterungen, wie der Einbeziehung der
Gleitbandverfestigung (Xin et al. [454]), die Beriicksichtigung variabler Amplituden (James
und de los Rios [455]), die Ubertragung auf Verbundwerkstoffe (de los Rios et al. [456])
sowie die Verwendung ansteigender (de los Rios et al. [457]) oder individueller Orien-
tierungsfaktoren (Wilkinson [458]), hat sich das Modell von Navarro und de los Rios als das
leistungsfahigste analytische Konzept zur mechanismenorientierten Lebensdauervorhersage
bewéhrt.

Ausgegangen wird von einem Anriss (z.B. an einem Einschluss initiiert) mit der Lange 2a in
der Mitte eines Korns mit dem Durchmesser d. Vor den beiden (symmetrischen) Rissspitzen
befindet sich eine plastische Zone der Liange 2c (s. Bild 7.5). Diese Situation entspricht im
einfachsten Fall dem FlieBstreifenmodell (vgl. Kapitel 2.3.2, Dugdale [59]) fiir einen normal-
spannungsbeanspruchten Riss in einem unendlichen Halbraum mit den Randbedingungen:
0=0 innerhalb des Risses (x<|a|]) und o=oy innerhalb des FlieBstreifens (|a]<x<|c|). Eine de-
tailliertere Beschreibung der begrenzten plastischen Verformung vor einer Rissspitze (Flie3-
streifen) liefert die Methode der kontinuierlich verteilten Versetzungen (Bilby et al. [61],
BCS-Modell). Dabei wird der Riss und die plastische Zone durch eine eindimensionale Ver-
setzungsverteilung entlang eines Gleitbands beschrieben (wobei in der urspriinglichen Arbeit
von Bilby et al. die Gleitbidnder mathematischen Charakter mit makroskopischer Plastizitit
haben und nicht als kristallographische Gleitebenen mit physikalischen Versetzungen angese-
hen wurden). Dabei muss die Bedingung erfiillt werden, dass im Gleichgewicht die resultie-
rende Schubspannung auf jede einzelne Versetzung der Reibungsspannung entspricht (eine
kurze Betrachtung der elastischen Theorie der Versetzungen befindet sich in Kapitel 4). Be-
trachtet man einen in Mode II mit der &uBleren (resultierenden) Schubspannung 7z, bean-

spruchten Riss (in analoger Weise gilt die folgende Betrachtung auch fiir Mode I- und Mode



Modellansitze zur Beschreibung der Wechselwirkungen zwischen Mikrostruktur und Rissausbreitung 204

II-Risse), so gilt fiir die Schubspannungen in der plastische Zone in Abhédngigkeit von der
normalisierten Koordinate ¢=x/C und der Versetzungsdichteverteilung f(£) die folgende

Integralgleichung [61]:
 f(¢)
(¢)=A -dd'+7, 7.10
s o

Die Konstante A beinhaltet fiir die hier betrachtete Verteilung von Stufenversetzungen den
Schubmodul G, das Poisson-Verhiltnis v und den Betrag des Burgers-Vektors b mit
A=Gb/[2z(1-v)] fiir Stufenversetzungen bzw. A=Gb/2n fiir Schraubenversetzungen. Mit
den oben genannten Randbedingungen und der Annahme, dass auflerhalb der plastischen
Zone (fiir [x]2|c| bzw. |{[>1) die Versetzungsdichte f(|¢'[>1)=0 ist, erhédlt man mit Hilfe von GI.
7.10 die Versetzungsdichteverteilung (nach Bilby et al. [61]):

1-n-&

n-¢

I+n-
_C‘ (7.11)

n+¢

Darin gibt der Parameter n das Verhéltnis von Risslédnge zu Lénge der plastischen Zone n=a/c

—arcosh

T
zfr .| arcosh
7 -A

F()=

an; 73 ist die Reibungsspannung, die der Bewegung der Versetzungen im Gleitband entge-
genwirkt und die im Bereich des Risses zu Null gesetzt wird. Bild 7.5 zeigt schematisch die

Versetzungsdichteverteilung nach dem BCS-Modell.

CTITTTITTTTIIT 1

2¢c T
2a

A
A

»

A

A

n=-a/c
o T #’L’ | n=alc n=l

—»

NRRRRRRRRRARRRRRE

a b

Bild 7.5:  (a) Riss (Ladnge 2a) mit plastischer Zone (Lénge 2¢) unter Mode II-Beanspruchung und (b)
Versetzungsdichteverteilung nach Bilby, Cottrel und Swinden [61].

Wenn die aufgebrachte Schubspannung 7, jedoch die Reibungsspannung z; iiberschreitet,
wiirden nach dem BCS-Modell die Versetzungen ins Unendliche laufen. Das wird jedoch
durch die Barrierewirkung der Korngrenzen verhindert. Mathematisch kann dies durch eine

Ergiinzung von Gl. 7.11 mit einen zusétzlichen Term erfolgen, der eine Blockierung der an-

><V
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fiihrenden Versetzung zum Ausdruck bringt, woraus sich eine Singularitit der Versetzungs-
dichte an den Barrieren ergibt [230]. Die Versetzungsdichteverteilung (s. Bild 7.6) fiir die un-

begrenzte Losung nach Navarro und de los Rios [230] ergibt sich zu:

f(;):% arcosh 1-n-¢ —arcosh Lne +
72 A n—-¢ n+¢
+ fo 5 2-arcsin(n)+ 7 - L (7.12)
T A 1—42 Tfr . .

Die Losung ist identisch mit dem BCS-Modell, wenn der zweite Term in Gl. 7.12, der die
Singularitdt am Ende der plastischen Zone |{[=1 zum Ausdruck bringt, verschwindet. Dies ist
dann der Fall, wenn die Reibungsspannung groBer als die aufgebrachte Spannung z:>7, ist
und die Versetzungen die Barriere (Korngrenze) gar nicht erreichen. Fiir das Verhéltnis n=a/c

gilt dann:

T,
Ngcg = €OS . (7.13)

27,

In dem Modell von Navarro und de los Rios wird die Ausbreitung der plastischen Zone
immer fiir ganze Kdrner vorgenommen, d.h. sobald die Spannung auf ein Gleitsystem im
Nachbarkorn einen kritischen Wert iiberschreitet, springt die plastische Zone iiber und
durchmisst als Gleitband das komplette Korn. Fiir die Ausdehnung der plastischen Zone im i-

ten Korn und das Verhéltnis nyg gilt demnach (vgl. Bild 7.6):

_2a
TS (7.14)

TTTTTTTITTT T T = Pemeefomese (04
™ 2a
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Bild 7.6:  Riss (Lange 2a) mit an Korngrenze blockierter plastischer Zone (Lange 2¢) unter Mode I1-
Beanspruchung (a) und zugehorige Versetzungsdichteverteilung nach Navarro und de los
Rios [230].
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Fiir eine gegebene Risslange a kann nun das Verhéltnis n geméf GI. 7.13 (BCS-Losung) und
Gl. 7.14 (unbegrenzte Losung) bestimmt werden. Nach Wilkinson [458] sollte fiir den Fall,
dass npcs<nngr, die Losung nach Bilby et al. (Gl. 7.11) zur Rissausbreitungsberechnung ver-
wendet werden.

Die Rissausbreitung wird im Modell von Navarro und de los Rios ebenfalls durch ein Potenz-

gesetz in Abhangigkeit von der zyklischen plastischen Rissspitzenverschiebung analog zu GI.

7.9 beschrieben
da m
N B(ACTSD)" (7.15)
wobei nach [455,459] der Vorfaktor A zur Anpassung an experimentelle Daten in eine lineare
Funktion von der aufgebrachten Spannung gebracht werden kann A=A+A; 7.
Die Rissspitzengleitverschiebung ACTSD erhilt man durch Integration der Versetzungsdich-
teverteilung f(¢) (Gl. 7.12) iiber die plastische Zone ({=a/c bis {=1) und Multiplikation mit
dem Betrag b des Burgers-Vektors (das Verhéltnis n in den nachfolgenden Gleichungen ent-

spricht nxg gemdl Gl. 7.14):

ACTSD = #TZC n-In(1/n)++/1- n’ (arcsin(n) +%-(%—lﬁ (7.16)
T

Z-fr

Das Uberspringen der plastischen Zone auf das Nachbarkorn findet statt, wenn dort in einem
Abstand ry von der Korngrenze (s. Bild 7.7) die durch den Versetzungsaufstau resultierende
Spannung S einen kritischen Wert Sgi; erreicht. Durch Losen des Integrals Gl. 7.10 fiir den
Ort ry entsprechend (y=1+2ry/d kann die Spannung S ({y) wie folgt angegeben werden
[454,459]:

S(¢,)= Br, +7, l—zarctan

n 2
—F— | |——arccos\n
T ,Bm T ( ), (7.17)

4

mit = .

¢ -1

Die kritische Spannung an der Stelle ry kann als Triebkraft verstanden werden, die erforder-

lich ist, um die Versetzungsbewegung oder Versetzungsmultiplikation nach dem Frank-Read-
Mechanismus (vgl. Kapitel 4.2) im Nachbarkorn zu aktivieren. Die Lange ry ist in der Litera-
tur nur vage definiert, z.B. als Breite eines Gleitbandes [230] oder als charakteristische Linge
einer Frank-Read-Quelle [453] und diirfte in der GroBenordnung zwischen ry=0,1....1um

[230] oder 1% der Gleitbandlédnge [230,453] liegen. Natiirlich hingt die Gleitaktivierung im
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Nachbarkorn auch von der jeweiligen Orientierung der Gleitsysteme, d.h. von der kristal-
lographischen Orientierung, ab. Dem wird im Modell von Navarro und de los Rios iiber einen
Orientierungsfakor m* Rechnung getragen. Zum Uberspringen der plastischen Zone in die be-

nachbarten Kérner muss demzufolge folgende Bedingung erfiillt sein:

S(¢,)=m’S,,. (7.18)
Streng genommen sollte der Faktor m" in einer realen Mikrostruktur von Korn zu Korn va-
riteren. Wilkinson verwendet dazu gemessene Orientierungsverteilungen und bestimmt dabei

den Orientierungsfaktor fiir die Uberwindung der i-ten Korngrenze aus der Orientierung des

jeweiligen Nachbarkorns als Reziprokwert dessen minimalen Schmid-Faktors Mg :

1 : 1
=min| —

My, (F.i,,)(F.8)

e ‘crys

m; = min (7.19)

Darin sind Ife , .. und S die Einheitsvektoren der Kraft, der Gleitebenennormale und der

crys
Gleitrichtung der verschiedenen Gleitsysteme in Korn i. Navarro und de los Rios verwendeten
in [230] fiir den Orientierungsfaktor zunichst eine Mittelung der Schmid-Faktoren fiir Ein-
fachgleitung, wonach man fiir kubische Kristalle einen Orientierungsfaktor von m'=2,24 er-
hélt (entspricht dem Sachs-Faktor Ms,, vgl. Kapitel 4.2). Realititsnaher ist jedoch die An-
nahme, dass fiir das erste Korn der Orientierungsfaktor klein ist und bei m;"=1....2 liegt, da
die Rissinitiierung dort startet, wo die resultierende Schubspannung maximal ist. Zunichst
wird der Orientierungsfaktor stark von der lokalen kristallographischen Orientierung
abhidngen, bei weiterer Rissausbreitung wird er bedingt durch Mehrfachgleiten einen
orientierungsunabhingigen, konstanten Wert von ca. m'=3,1 annchmen (entspricht dem
Taylor-Faktor Mr,, vgl. Kapitel 4.2 und [458]). Xin et al. [454] beschreiben diese

Entwicklung mit einer einfachen logarithmische Funktion:

*

m .
—L=1+1
m, + ﬂ('). (7.20)

Die noch unbekannte Grofe Scic in Gl. 7.18 ldsst sich eliminieren, indem man in Gl. 7.17 n=1
setzt [459]. Unter dieser Bedingung reicht die aufgebrachte Spannung gerade nicht aus, um
das Uberspringen der plastischen Zone auf das Nachbarkorn zu bewirken. Fiir das erste Korn
kommt diese Situation der Dauerfestigkeit Aop gleich, fiir alle weiteren Korner einer risslian-

genabhingigen Dauerfestigkeit Aopi (vgl. Kitagawa-Takahashi-Diagramm, Bild 7.1b). Damit
vereinfacht sich GI. 7.17 mit Gl. 7.18 zu:
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S( 0,1): pAoy, = mfs bzw. S( O,i): pAoy; = mi*Scrit : (7.21)

crit
Verkniipfung der Gl. 7.21 und Einsetzen in Gl. 7.17 (vgl. [459]) liefert das Kriterium fiir das

Uberspringen der plastischen Zone in die Nachbarkorner bei Erreichen von n:

2| 7,

T

—~ arccos(nic ) 20 (722

7| AT, [l—ﬁlmi*AaDJ 1 2 ns

~ +—| 1 ——arctan| -
pgim; Az, b 7 Bia/-n°")
Der in [459] entwickelte Algorithmus zur Implementierung des Rissausbreitungsmodells nach
Navarro und de los Rios [230,453,454] in die Simulations-Software MATLAB lésst sich nun
wie folgt zusammenfassen (vgl. Bild 7.7):

. Zundchst wird n’ und n7, mit Hilfe Gl. 722 und einem numerischen

i+2

Nullstellensuchverfahren (MATLAB) bestimmt. Wenn der kritische Wert n’ erreicht
ist, springt die plastische Zone auf das Nachbarkorn iiber (VergroBerung der plastischen
Zone um 2d bei gleichbleibender Rissldnge, Bild 7.7a) und der Startwert fiir die weitere
Berechnung betrigt n®, = nc(i/i +2).

o Die Rissausbreitungsrate da/dN in Abhédngigkeit von der Rissldnge a (variiert mit n)
ergibt sich nun aus dem Rissausbreitungsgesetz (Gl. 7.15) in Abhingigkeit von ACTSD

(GL. 7.16). Integration von Gl. 7.15 zwischen n’ und n{ liefert die in Korn i ertragbare
Zyklenzahl AN; (n; =0, n; gibt bei konst. plastischer Zone ci=i-d die Rissldnge a; wie-
der).

o Die Rissausbreitungsgeschwindigkeit hiangt erheblich von dem Parameter nj=aj/c; ab,
d.h. von dem Abstand der Rissspitze von der Korngrenze (da die Ausbreitung der
plastischen Zone mit den Korndurchmessern zusammenfillt). Wird dieser Abstand
(=verbleibende plastische Zone vor der Rissspitze) sehr klein, nimmt ACTSD und damit

auch da/dN ab (s. Bild 7.7b). Sobald jedoch ein kritisches Verhdltnisn; erreicht ist,

wird die Versetzungsquelle in den Nachbarkornern aktiviert und die plastische Zone

dehnt sich auf beiden Seiten des Risses um jeweils einen Korndurchmesser aus. Damit

ist n’, schlagartig um einen Faktor i/i+2 kleiner als n’ und die Rissausbreitungsrate

nimmt entsprechend zu. Mit zunehmender Risslinge (zunehmende Anzahl i beteiligter
Korner) gleicht sich demnach die jeweils untere und obere Rissausbreitungsrate an, was
als allmihlicher Ubergang von der Kurz- zur Langrissphase interpretiert werden kann

[460]. Dies kommt in Bild 7.7b zum Ausdruck.
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o Als Abbruchkriterium kann eine kritische Risslinge herangezogen werden, die
entweder zum Bauteilversagen oder zum Ubergang zu Langrissverhalten fiihrt (2-
Stufen-Modell). Letzteres wird auch fiir den Fall angenommen, wenn sich die plastische

Zone iiber mehr als einen Korndurchmesser vor der aktuellen Rissspitze erstreckt. Dies

ist der Fall, wenn af, < (i +2)d/2).

+2

J 2¢,
A 2c, 2
£1000

2a°

=
5)
=
)

£ 100
&n
=
2'Ci+2 =
= —~ =
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/ 2 \ §
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a b

Bild 7.7:  (a) Ausbreitung der plastischen Zone in die Nachbarkdrner nach Uberschreiten eines
kritischen Verhaltnisses n;"=a;°/c; und (b) schematische Entwicklung der
Rissausbreitungsgeschwindigkeit (nach [461], Erlduterung im Text).

Bild 7.8 zeigt mit Hilfe des Modells von Navarro und de los Rios erhaltene Berechnungser-
gebnisse. Schick [459] wendete das Modell in einer erweiterten Fassung auf experimentelle
Resultate fiir die Ermiidungslebensdauer der B-Titanlegierung LCB (Bild 7.8a) und der
Hochtemperaturlegierung Alloy 800 an, unter Einbeziehung eines Verfestigungsgesetz in An-

lehnung an Xin et al. [454] der Form:
. =hr!. (7.23)
Darin ist 7, die Anfangsreibungsspannung und h eine Funktion der Gleitbandbreite, der

aufgebrachten Spannung und des Verfestigungskoeffizienten [454,459]. Es sei jedoch ange-
merkt, dass die gute Ubereinstimmung der experimentell ermittelten Lebensdauern mit den
berechneten Werten in der Wohler-Auftragung in Bild 7.8a nicht zuletzt auf die Anpassung
des Vorfaktors A (mit den beiden Konstanten A; und Ay) in Gl. 7.15 zuriickzufiihren ist. Bild
7.8b zeigt Berechnungsergebnisse von Wilkinson [458] fiir eine Al-Li-Legierung und fiir ver-
schiedene Orientierungsverteilungen (unter Einbeziehung von GI. 7.19). Die zuféllige Wahl

von Orientierungsfaktoren fiihrt zu Schwankungen in der Rissausbreitungsrate da/dN, die der
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Realitdt ndher kommen als die stetige Zunahme von da/dN von Korn zu Korn, die sich mit
einem mittleren Orientierungsfaktor oder mit einer ansteigenden Funktion wie in Gl. 7.20 er-
gibt.

01,

1200

1000

zufillige
Orientierungsverteilung
(nach Gl. 7.18)

800

0.1
600 o Experiment

Spannungsamplitude Ac/2 [MPa]
Rissausbreitungsrate [pm/Zyklus]

wol T Modell Orientierungsfaktor nach [457]
__________________________________________________________________________________________________ - .
200
. . . ; - 0.001 = = >
10 10" 10t 10t 10t 10 0 50 100 150 200 250 300
Bruchzyklenzahl N, Rissldnge [um]
a b

Bild 7.8:  Anwendung des Modells von Navarro und de los Rios: (a) berechnete Bruchzyklenzahlen (-
Ti-Legierung LCB, R=-1) im Vergleich mit experimentellen Ergebnissen und (b)
Rissausbreitungsrate als Funktion der Rissldnge fiir gemessene, zufillige Orientierungen
(nach [458], Al-Li-Legierung, Ac=220MPa, R=0).

Grundsitzlich ist das Modell von Navarro und de los Rios in der Lage, das Wesen der Aus-
breitung mikrostruktureller Risse auch unter Einbeziehung realer mikrostruktureller Parame-
ter, wie der Kristallorientierungsverteilung, zu erfassen. Es ist jedoch auf eine Dimension be-
schrinkt und erlaubt so nur eine begrenzte Einbeziehung z.B. des rauigkeitsinduzierten Riss-

schlieB3ens.

7.3 Numerische Modellierung der Kurzrissausbreitung mit Hilfe
einer Randelementemethode

Die Grundidee des hier vorgestellten numerischen Modells nach Schick [440] auf der Basis
der Randelementemethode (vgl. [462,463]) ist mit derjenigen des vorangehend beschriebenen
analytischen Modells von Navarro und de los Rios identisch. Treibende Kraft der Rissaus-
breitung ist die zyklische Rissspitzengleitverschiebung ACTSD. Nihert sich die Rissspitze
der Korngrenze, so erhdht sich die Spannung, die auf die mdglichen Versetzungsquellen der
Gleitsysteme des Nachbarkorns ausgeiibt wird (im Folgenden Sensorelemente genannt). Wird
dort eine kritische Spannung iiberschritten, dehnt sich die plastische Zone auf das Nachbar-
korn aus und die Rissausbreitungsrate da/dN nimmt mit ACTSD zu. Zur realitdtsnahen Abbil-
dung des Rissverlaufs in Oberflichenkérnern, die mit Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie

hinsichtlich ihrer zweidimensionalen Geometrie und mittels EBSD hinsichtlich ihrer kristal-
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lographischen Orientierung erfasst werden konnen, werden der Riss und die Gleitbdnder mit
Hilfe von Randelementen vernetzt. Wie in Bild 7.9 schematisch dargestellt, wird dabei von
einem Gleitbandriss ausgegangen, der ausschlieBlich iiber Mode II-Tangentialverschiebung
wichst. Bei den Randelementen handelt es sich um mathematische Versetzungspaare, die im

Rissbereich eine innerhalb der Elemente jeweils konstante Normal- und Tangentialverschie-

bung zulassen (Burgersvektor: (b!,b/)); im Gleitbandbereich ist die Verschiebung auf die

Tangentialrichtung beschrinkt (Burgersvektor: (0, btj )).

Gleitbander

Riss X 3 é/'//'/-/.
Vg
o M ‘ Sersor-
~ Normal- + X elemente
+
Tangential-

verschi

Bild 7.9:  Schematische Darstellung eines mit Randelementen vernetzten Gleitbandrisses.
Analog zu den physikalischen Versetzungen im Kristallgitter (vgl. Kapitel 4.2) erzeugen die

mathematischen Versetzungen der Randelemente eine elastische Verspannung, wobei das
Spannungsfeld im Abstand r=./X; +Yy; vom Versetzungskern (vgl. Bild 7.10) wie folgt

angegeben werden kann [440,464]:

—y—2(3x§+y§) X—g(xj—yé)
Gxx(xoﬂyo) G ' )r( b
T anli ) b =) bl |y | o
7., (Xy, Y
y(Xos Yo _ %(Xé—yg) %(Xé—yg)“

Da die Randelemente aus jeweils zwei Versetzungen bestehen und die resultierenden Span-
nungsfelder auf die Elementmittelpunkte bezogen sind (Xo-Yo-Koordinatensystem), ist eine
Transformation der x-Koordinate fiir Versetzung 1 von Xo; zu X-1/2 und fiir Versetzung 2 von

Xo zu X+/2 erforderlich.
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Die Superposition der beiden Versetzungen in einem Element j {ibt gemal der modifizierten
Gl. 7.24 Spannungen auf die Elemente i des vernetzten Bereichs (vgl. Bild 7.9) aus. Die Ge-
samtspannung auf ein Element i berechnet sich demzufolge aus der Summe der Spannungen

aller tibrigen Elemente j plus der aufgebrachten Spannung o,.

Element j
> <

Element i ﬂiinﬂussfunktion G
yO-Z

.
>

yO-l

Bild 7.10: Schematische Darstellung eines durch zwei Versetzungen (Tangential- und Normalanteil)
begrenzten Randelements.

Da die Betrachtung auf die Gleitebenengeometrie fokussiert ist, die von Korn zu Korn variiert
und mit dem X-y-Koordinatensystem iiber den Winkel S verkniipft ist (s. Bild 7.9), sind fiir
die Spannungen auf die Elemente der einzelnen Korner k entsprechende Koordinatentrans-
formationen um den Winkel f erforderlich [440,464]. Damit erhdlt man fiir die Normalspan-

nungen o (normal zum Gleitband) und die Schubspannungen 7| (tangential zum Gleit-

band) auf ein Randelement i in Abhdngigkeit von den Verschiebungen bl aller anderen Ele-
mente :

p p+q

Z nn,n"~n +ZGrlljn tbtJ +G < 0, flir I=1p (7.25)

j=1

T G.b) +ZG£itb’ +7,, (7.26)

tn

{: o firi=l.p

=1 <7, firi=p+l... p+q.

Darin sind G Einflussfunktionen, die lediglich geometrische Daten und konstante Werte ent-

halten (analog zu den grau umrandeten Termen in Gl. 7.24). o, und 7, sind die aus der

a tn,a
aufgebrachten Spannung resultierenden und auf das Element i wirkenden Normal- und Schub-
spannungen. Gl. 7.25 und 7.26 enthalten ferner die Randbedingungen des Modells:

1. Im Rissbereich (i=1...p, Risselemente) treten keine Schubspannungen auf (Gl. 7.26)

und es konnen nur Drucknormalspannungen iibertragen werden (Gl. 7.25), wodurch
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geometrisch-induziertes Rissschliefen ermoglicht wird. Fiir Normalverschiebungen im

Rissbereich gilt b,>0, d.h. die Rissufer diirfen sich nicht durchdringen.
2. Im Bereich der plastischen Zone (i=p+1... p+q, Gleitbandelemente) sind die

Schubspannungen durch die positive bzw. negative Reibungsspannung z; begrenzt.
Die Losung des linearen Ungleichungssystems (Gl. 7.26 und Gl. 7.27) liefert die Tangential-
und Normalverschiebungen aller vernetzten Elemente und damit auch die aktuelle Rissspit-
zenabgleitung CTSD. Die Differenz der Verschiebungen wihrend eines Lastspiels bei
CTSDmax und CTSDy,iy liefert die zyklische Rissspitzenabgleitung ACTSD, woraus unter An-
wendung des Rissausbreitungsgesetzes (Gl. 7.15), die Rissverldngerung Aa ermittelt werden
kann. Die Rissverldngerungen werden aufsummiert, bis ein komplettes Gleitbandelement zu
einem Risselement umdefiniert wird.
Wie eingangs erwihnt, findet die Ubertragung der plastischen Zone in das Nachbarkorn mit
Hilfe von sog. Sensorelementen statt. Dabei handelt es sich um einzelne Randelemente, die an
dem Punkt, an dem das vorangehende Gleitband die Korngrenze trifft, die moglichen Gleit-
systeme des Nachbarkorns oder die Korngrenze selbst (interkristalliner Rissfortschritt) als
entsprechende Gleitspuren repriasentieren (s. Bild 7.9). Die Lange der Sensorelemente betrigt
2ry, d.h. die Versetzungsquelle im Abstand ry (analog zum Modell von Navarro und de los
Rios) wird durch die Elementmittelpunkte dargestellt. Wenn auf einem der Sensorelemente
durch die Kombination der &duBeren Spannung und des Versetzungsaufstaus an der
Korngrenze eine kritische Schubspannung S liberschritten wird, wird das entsprechende

Gleitband vernetzt. Diese Vorgehensweise ist schematisch in Bild 7.11 dargestellt.

Y
SC'i‘t vernetztes S
s t Gleitband
o Riss

SC\’!‘
SCl‘lt

— T

a b

Bild 7.11: (a) Riss in einem Modellgefiige mit den auf die Sensorelemente im Nachbarkorn wirkenden
Spannungen (schematisch) und (b) im Nachbarkorn neu vernetztes Gleitband.

Die kritische Schubspannung kann nach Kiinkler [464] wie folgt ermittelt werden: Nach
Navarro und de los Rios [453] ist die Dauerfestigkeit als diejenige Spannung definiert, bei der

der Riss die erste Korngrenze erreicht hat (n;=a;/c;=1), die Spannung auf die Versetzungs-
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quelle aber gerade nicht zur Gleittransmission ins Nachbarkorn ausreicht (vgl. Gl. 7.21 und

[230]). Daraus folgt fiir die kritische Spannung auf die Versetzungsquelle :
1

S, ———AT
crit zm D. (7.27)

Mit der Annahme, dass der Abstand ry etwa 1% der Gleitbandldnge (= Korndurchmesser d)
betrigt, ldsst sich die kritische Spannung mit dem Fiinffachen der resultierenden Dauerfestig-
keit Atp abschitzen, oder sie kann mit Hilfe des Randelementemodells (Gl. 7.26) berechnet
werden, unter der Voraussetzung, dass der Riss unter einer dufleren Beanspruchung gleich der
Dauerfestigkeit des Werkstoffs bis zur Korngrenze wéchst und keine Gleittransmission statt-
findet.

Bild 7.12 zeigt ein Beispiel fiir einen mit Hilfe der Randelementemethode nachgerechneten
Mikroriss in einer ermiideten Probe der B-Titanlegierung LCB. Der vorgegebene Rissverlauf
ist in Bild 7.12a und der Vergleich zwischen experimentell ermittelter und simulierter Riss-
lange als Funktion der Zyklenzahl in Bild 7.12b dargestellt (nach [465]). Hierbei wird der of-
fensichtlich erhebliche Einfluss des geometrisch-induzierten RissschlieBens deutlich, der {iber
die Randbedingung (1) fiir die Gl. 7.25 und GI. 7.26 im Modell beriicksichtigt werden kann.
Dies konnte durch Parameterstudien in [440,465] fiir den Einfluss des RissschlieB3ens in Ab-

hingigkeit von der Gleitbandneigung f quantifiziert werden.
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Bild 7.12: (a) Mikroriss in der B-Titanlegierung LCB und (b) mit dem Randelementemodell berechnete
Risslénge als Funktion der Zyklenzahl im Vergleich mit experimentellen Daten.

Das Modell von Navarro und de los Rios ist in seiner urspriinglichen Version auf eindi-
mensionale Rissausbreitung mit konstanter Korngroe d beschrénkt. Es hat in der Vergangen-

heit Versuche gegeben, es auf variable kristallographische Orientierungen (Wilkinson [458],
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vgl. Kapitel 6.2) und in der vereinfachten Version nach de los Rios et al. [466] auf eine Mo-
dellmikrostruktur, erzeugt durch zufillig verzerrte Sechsecke, anzuwenden (Olfe et al. [467],
Ahmadi und Zenner [468]). In weitaus realistischerer Weise erlaubt das oben beschriebene
Randelementemodell wie nachfolgend beschrieben die Simulation der Mikrorissausbreitung
in einer beliebigen zweidimensionalen Mikrostruktur.

Experimentell konnen die Mikrostrukturcharakteristika Korngrofle, Korngeometrie, zusam-
menhdngende und nicht-zusammenhédngende Phasenanteile, sowie die kristallographische
Orientierung leicht mit Hilfe der automatisierten EBSD-Technik (OIM™) im Rasterelektro-
nenmikroskop (vgl. Kapitel 3) bestimmt werden. Bild 7.13a zeigt exemplarisch flir den auste-
nitsich-ferritischen Duplexstahl 1.4462 die mittels OIM™ bestimmte Phasenverteilung. Fiir
die Implementierung dieser charakteristischen mikrostrukturellen Gréen in das Randele-
mentemodell verwendete Kiinkler [464] den sog. Voronoi-Algorithmus zur Generierung
zweidimensionaler Gefiige mit Hilfe der Software MATLAB. Voronoi-Zellen entstehen aus
einer zufélligen Punkteverteilung, indem die Punkte durch Bereiche eingeschlossen werden,
innerhalb der alle darin enthaltenen Positionen dem Punkt nédher sind als allen Nachbarpunk-
ten. Nach Weinhandl [469] eignet sich der Voronoi-Algorithmus [470] besonders gut zur Ge-
fligegenerierung, da weitgehend iibereinstimmend mit realen Gefiigen die mittlere Kantenzahl
sechs und der mittlere Winkel zwischen den Kanten 120° betrdgt. Bild 7.13b zeigt einen Aus-
schnitt eines Voronoi-Diagramms zur Generierung des zweiphasigen Gefiiges des
Duplexstahls 1.4462. Das dazu verwendete Konstruktionsverfahren fiir die Voronoi-Zellen ist

in [464] dokumentiert.

Y\ S
A [ ] - L]
) “ \oronoi-Zelle | f\ j
L] . . [ ] O
L] . o . 0. L]
L] ° - .
. . .
— . . 2\ . i
50 pm = 20 Schritte ° . siape 25 pm

Bild 7.13: (a) Mittels OIM™ experimentell bestimmte und (b) iiber einen Voronoi-Algorithmus (nach
Kiinkler [464]) modellierte Phasenverteilung in einem Duplexstahl.
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Mit Hilfe der Voronoi-Zellen und entsprechender Zuordnung der geometrischen Lage der
Gleitsysteme (aus EBSD-Messungen) ist das Randelementemodell nunmehr in der Lage,
einen Anriss, kontrolliert durch den Versetzungsaufstau an Korn- und Phasengrenzen, die
iiber Sensorelemente gesteuerte Gleittransmission und das geometrisch-induzierte Riss-
schlief3en, in die Mikrostruktur wachsen zu lassen.

Zur Anwendung des Modells auf die experimentell untersuchte Mikrorissausbreitung in dem
zweiphasigen austenitisch-ferritischen Duplexstahl 1.4462 sind zur realistischen Gefiigere-
konstruktion stereologische Parameter erforderlich [464,471]. Hierzu zéhlen u.a. die Kontigu-
itdt C;, die den Anteil zusammenhidngender Korner einer Phase i quantifiziert und der Block-
parameter Ii, der den Einschlusscharakter einer Phase i wiedergibt. Fiir den Blockparameter
gilt ri=1, wenn die Phase i als Einschluss in der Phase j als Matrix vorliegt.

Mit Hilfe stereologischer Parameter ist auch die Abschédtzung der Barrierefestigkeit zweipha-
siger Geflige moglich [282]. Nach einem Konzept von Fan und Tsakiropoulos [472] kann die
klassische Hall-Petch-Beziehung (vgl. Kapitel 4) fiir die FlieBgrenze einphasiger duktiler
Werkstoffe in Abhingigkeit von der mittleren Korngréfe d mit der kritischen Spannung o

und der sog. Hall-Petch-Konstanten k

1
oy =0, +k ﬁ (7.28)

auf zweiphasige Werkstoffe mit Hilfe einer einfachen, gewichteten Verteilung der Korn und
Phasengrenzen angewendet werden. Dabei geht man davon aus, dass das einsinnige mechani-
sche Verhalten der zweiphasigen Mikrostruktur mit der Uberlagerung der zwei einphasigen
und einer zweiphasigen, ausschlieBlich aus Phasengrenzen aufgebauten Mikrostruktur dqui-
valent ist (Bild 7.14a). Fiir die Untersuchung der Mikrorissausbreitung in dem zweiphasigen
austenitisch-ferritischen (y—a) Duplexstahl 1.4462 wurde das Konzept von Fan und

Tsakiropoulos auf die zyklische Flieligrenze oy, und die zyklische Hall-Petch-Konstante an-

gewandt:
O-Yc — O_;{C . facont +O-§/(c X f;/cont +O-$}c/ . Fsep (729)
kc Zk(?' facont_i_ké/‘ f;/cont_{_kca;/.Fsep (7‘30)

Darin sind f““™ und f”°" die relativen kontinuierlichen Volumina der a.-und der y-Phase,

wobei die Anzahl von Korngrenzen innerhalb einer Phase N** bzw. N auf die Anzahl aller

Grenzen einer Phase N**+ N bzw. N+ N*' bezogen und mit dem Gesamtvolumenanteil f
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bzw. f ' einer Phase multipliziert wird. So ergibt sich fiir das relative kontinuierliche Volumen

der y-Phase:
N7
ycont __ /4
f = N7+ N" fr. (7.31)
Der Separationsgrad F*” entspricht dem separierten Volumenanteil der beiden Phasen
Fsep — fasep + f;/sep :(fa _ facont)+(f;/ _ f;/cont). (732)

Die zyklischen FlieBgrenzen fiir den Duplexstahl oy., einen einphasigen ferritischen Stahl
oy, (hier 1.4511) und einen einphasigen austenitischen Stahl ol  (1.4404) mit durch
Glithbehandlungen variierten KorngroBen wurden experimentell mit Hilfe von Incremental-

Step-Tests (IST, s. Kapitel 3) bestimmt. Die Ergebnisse sind in einer Hall-Petch-Auftragung
in Bild 7.14b dargestellt.

£ 300
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% 200
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Bild 7.14: (a) Zerlegung einer zweiphasigen Mikrostruktur in eine dreiteilige Aquivalent-Mikrostruktur
und (b) Hall-Petch-Auftragung der zyklischen FlieBgrenze als Funktion der Korngrofe fiir
einen einphasigen ferritischen Stahl, einen einphasigen austenitischen Stahl und einen
zweiphasigen Duplexstahl.

Die zyklische Streckgrenze und die Hall-Petch-Konstante k! fiir den zweiphasigen, vollkom-
men separierten Anteil oy’ kann experimentell nicht bestimmt werden, ergibt sich aber aus
Gleichung 7.29. Die zyklische kritische Spannung o,/ fiir den zweiphasigen, vollstindig
separierten Anteil erhélt man durch Gl. 7.28 mit oy, kK als Funktion der mittleren Cluster-
Grofle d_ay (arithmetisches Mittel der mittleren Korngroen und Phasengréfen:

CTW = ((Tm +d. T d +d , )/ 4). Die aus dieser Betrachtung resultierenden zyklischen kriti-
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schen Spannungen und Hall-Petch-Koeffizienten sind in Tabelle 7.1 zusammengestellt. Unter
der auch der bisherigen Modellentwicklung zugrundeliegenden Voraussetzung, dass planares
Gleiten bei der plastischen Verformung iiberwiegt (denn nur dann gilt der Hall-Petch-Zusam-
menhang auch fiir zyklische Beanspruchung), ist der zyklische Hall-Petch-Koeffizient ein
Mal fiir die Barrierewirkung von Korn- und Phasengrenzen. Die kritische Spannung Si; zur
Aktivierung einer Versetzungsquelle im Nachbarkorn (mit dem Abstand ry zur Korngrenze)
auf einem Gleitband mit dem Schmid-Faktor Mg kann unter Einbeziehung der Daten aus Ta-

belle 7.1 wie folgt angegeben werden:

_k

S = c
crit ZMS\/E (733)

Tabelle 7.1: Zyklische kritische Spannungen und zyklische Hall-Petch-Koeffizienten fiir co- (1.4511) und yy-
Korngrenzen (1.4404) sowie filir ay-Phasengrenzen und den zweiphasigen Duplexstahl 1.4462.

Y oo oy duplex
zyklische kritische Spannung o, .[MPa] 137 198 212 196
zyklische Hall-Petch Konstante k [MPa+vmm] 4.2 3,0 15,8 10,1

Mit Hilfe der oben dargestellten Betrachtungen erlaubt das numerische Randelementemodell
grundsitzlich die Berechnung der Ausbreitung mikrostrukturell kurzer Risse in Abhéngigkeit
von den charakteristischen mikrostrukturellen Gro3en. Von Kiinkler [464] durchgefiihrte Pa-
rameterstudien an Voronoi-Modellgefiigen des einphasigen o- und y-Stahls eines zweiphasi-

gen Duplexstahls zeigten, dass die kritische Zyklenzahl N*bis zum Erreichen einer

projizierten Rissldnge von 300um bei identischen Gefligeparametern (Korngrofe, Blockpara-

meter, Kontiguitit) bis zu einem Faktor von etwa drei variieren kann (z.B.N’? =483/

ay,min

N3® =1652 fir d =10pm, r,=0,5). Dies kann auf das unterschiedlich ausgeprigte Riss-

ay,max
abknicken zuriickgefiihrt werden, das durch die Abfolge der statistischen kristallographischen
Orientierung bestimmt wird. Grundsitzlich steigt der Widerstand gegeniiber Mikrorissaus-
breitung mit abnehmender mittlerer KorngroBe d (fiir ein- und zweiphasige Werkstoffe) und
abnehmendem Blockparameter fiir die Austenitphase I, (fiir einen zweiphasigen Duplexstahl)
an [464]. Bild 7.15 zeigt ein Beispiel fiir die Simulation realer Mikrorissausbreitung im
Duplexstahl 1.4462 (entspricht dem Beispiel in Bild 6.12). Obgleich die komplexe Nachbil-
dung zweier konkurrierender Risszweige im Modell bislang nicht implementiert ist, wird (a)
die erheblich hohere Rissausbreitung des oberen Zweigs und (b) die Rissverlangsamung bei

Annidherung an die Korngrenze qualitativ richtig beschrieben.
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Bild 7.15: (a) Experimentell bestimmte und (b) im Vergleich dazu mit dem Randelementemodell
simulierte Risslédngen fiir Mikrorisse in dem Duplexstahl 1.4462 (vgl. Kapitel 5, Bild 6.12).

Bei der Mikrorissausbreitung im Duplexstahl 1.4462 wird hiufig bereits in der frithen Aus-
breitungsphase ein Ubergang zu Mode I-kontrolliertem Risswachstum unter Betitigung meh-
rerer Gleitsysteme beobachtet (insbesondere in der ferritischen a-Phase). Diese Effekte kon-
nen mit dem Randelementemodell, das bislang auf Tangentialverschiebungen entlang der den
Risspfad vorgebenden Gleitbdander beschriankt ist, nicht abgebildet werden. Um dariiber hin-
aus weiteren, bisher nicht beriicksichtigten Effekten gerecht zu werden, sind Modellerweite-

rungen erforderlich:

o Um die Uberlagerung von (risséffnenden) Mode I- und Mode II-Beanspruchungen im
Rissbereich durch die aufgebrachte Spannung und den allmihlichen Ubergang der Aus-
breitung von mikrostrukturell kurzen zu physikalisch kurzen Rissen beschreiben zu
konnen, muss Mehrfachgleiten auf alternierenden Gleitebenen zugelassen sein (vgl.
[473]). Damit kann auch die Rissspitzendéffnung (CTOD) in die Berechnung mit ein-
flieBen. Fiir die Beschreibung einer zweidimensional ausgedehnten plastischen Zone ist
eine geeignete modifizierte Vernetzung erforderlich, die nicht zu einer drastischen Ver-
langsamung des Simulationsablaufs fiihrt.

o Bei vielen Werkstoffen, u.a. auch bei der B-Titanlegierung LCB, spielt das Zusammen-
wachsen (Koaleszenz, vgl. Kapitel 6) eine bedeutende Rolle. Bei einer statistischen Be-
trachtung sollte mit steigender Rissinitiierungsdichte der Beitrag des Zusammen-
wachsens bei der Rissausbreitung zunehmen. Risskoaleszenz wurde jlingst in das Pro-

gramm implementiert und ist in [230] diskutiert.
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o Neben dem geometrisch bzw. rauhigkeitsinduzierten RissschlieBen nimmt mit
zunehmender Rissldnge der Einfluss plastisch-induzierten Rissschlieens zu (vgl. Ka-
pitel 6). Dies kann mit Hilfe des Modells von Newman beschrieben und fiir das
Randelementemodell zugénglich gemacht werden. Man geht dabei von einer Rissaus-
breitung um Aa innerhalb der (normal zur Rissausbreitungsrichtung gedffneten,
da/dN=f(ACTOD)) plastischen Zone wihrend der Zugphase aus. Bei Entlastung wird
der Riss im Bereich von Aa durch die zuriickgebliebene plastische Verformung friihzei-
tig schlieBen. Analog zum RissschlieBkonzept von Elber [26] bildet sich nach mehreren
Zyklen eine Zone zuriickgebliebener plastischer Verformung (plastischer Nachlauf) aus,
was zu einer Reduktion von ACTOD fiihrt (s. Bild 7.16a).

. Die Erfassung von Reihenfolgeeffekten ist mit dem Randelementemodell mdglich.

Nach Schick [440] erfolgt dazu die Berechnung von Spannungsspitze zu

Spannungsspitze: Ergibt die erste Belastung einen Verschiebungsvektor 51, so wird
jeder weitere k-te Be- und Entlastungsschritt durch Aﬁk iberlagert (Sk = Bk_l +A5k).

Die Berechnung fiir die Verschiebung ABK zum Zeitpunkt Kk erfolgt fiir die
Spannungsinderung Ao, (s. Bild 7.16b). Fiir die Randbedingung (RB 1 zu Gl.

7.25/7.26), dass innerhalb des Rissbereichs die Normalverschiebung b,>0 sein muss,
wird die resultierende Gesamtverschiebung verwendet. Unter Einbeziehung
geometrisch- und plastisch-induzierter RissschlieBkonzepte (s.0.) ist so die Abbildung
von Uberlasteffekten in Abhingigkeit von der Risslinge und den lokalen
mikrostrukturellen Gegebenheiten realitdtsnah moglich.

o Die grofite Herausforderung bei der Modellierung mikrostrukturell kurzer Risse bleibt
die Einbeziehung der dritten Dimension. Die Beispiele in Kapitel 6 zeigen deutlich,
dass die Mikrorissausbreitung ein ausgepriagt dreidimensionales Phanomen darstellt und
somit nicht durch ein zweidimensionales Modell adiquat beschrieben werden kann.
Hier stellt sich die Frage, inwiefern mit aufwindigen dreidimensionalen Experimenten
die zweidimensionale Modellierung nachhaltig verbessert werden kann, oder ob das
Randelementekonzept eine hinsichtlich der Rechenzeit vertretbare dreidimensionale

Modellerweiterung ermoglicht.
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Bild 7.16: (a) Schematische Darstellung des plastischen Nachlaufs wahrend der
Ermiidungsrissausbreitung und (b) Spannungspunkte zur Berticksichtigung von
Reihenfolgeeffekten (nach [440]).

7.4 Ein Ansatz zur Modellierung der diffusionskontrollierten inter-
kristallinen Rissausbreitung bei hohen Temperaturen

An dieser Stelle soll nur ein kleiner Aspekt des groBen Gebiets der Rissausbreitungsmodellie-
rung fiir hohe Temperaturen behandelt werden. Zur Vermittlung einer Ubersicht sei z.B. auf
Riedel [69] oder Teteruk (Modellierung thermomechanische Ermiidung) [77] verwiesen.
Grundsitzlich unterscheidet sich die Ermiidungsrissausbreitung bei erhdhten Temperaturen
von derjenigen bei Raumtemperatur durch eine zunehmende Uberlagerung der reinen Ermii-
dungsschddigung mit zeitabhéngigen Verformungs- und Schiddigungsmechanismen, insbeson-
dere dem Kriechen und Atmosphireneffekten. Zur Beriicksichtigung der Zeitabhingigkeit
iber die Beanspruchungsfrequenz f schlagen Woodford und Coffin [474] einen einfachen em-
pirischen Zusammenhang zwischen der Lebensdauer Ng und einer Funktion der plastischen
Dehnungsamplitude Ag, vor:

_ F(Agpl)

Ny = @ (7.34)

Darin ist die Materialkonstante k ein Mal} fiir den Einfluss der Frequenz mit den Grenzfillen

k=0: zeitabhdngiges Verhalten und k=1: zyklenabhingiges Verhalten. Nach Ostergren [475]
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ist F(A&y) eine Schidigungsfunktion, die dem schiddigenden Einfluss der plastischen Verfor-
mungsenergie im Zug gerecht wird; F(A&)=L(0max A&y)". Darin sind L und 7 Materialkon-
stanten.

Bei der Hochtemperaturwechselverformung kriechbestiandiger Nickelbasis-Superlegierungen
tritt bei sehr geringen Beanspruchungsfrequenzen oder iiberlagerten Haltezeiten im Zug ein
Ubergang von transkristalliner zu interkristalliner Rissausbreitung mit deutlich erhdhten Riss-
ausbreitungsraten auf, die gemdfl den Ausfiihrungen in Kapitel 6.5 auf eine sauerstoffindu-
zierte Korngrenzenversprodung zuriickgefiihrt werden kann. Anstelle empirischer Rissaus-
breitungsgleichungen auf Basis der Paris-Erdogan-Gleichung (GIl. 2.5), wie sie z.B. in
[362,370] verwendet werden, scheint es zur Lebensdauervorhersage sinnvoller zu sein, ein
Ermiidungsrissausbreitungsgesetz ~ durch ein  Modell zur  atmosphérenbedingten
zeitabhingigen Rissausbreitung zu iiberlagern, z.B. in einer dhnlichen Form wie in [476]

vorgeschlagen:

¥ da t( da
Aa=a1—aO:J. d_N dN+J. Edt (735)
t

No

Der erste Term in Gleichung 7.35 reprédsentiert demnach die zyklenabhéngige Rissausbreitung
und der zweite Term die zeitabhdngige Rissausbreitung wihrend des Zeitintervalls t;-t). Da
die 1m Kapitel 6.5 dargestellten Ergebnisse darauf hindeuten, dass der
rissausbreitungsbeschleunigende Effekt von Zughaltezeiten bei Nickelbasis-Superlegierungen
auf dynamische Versprodung, ausgelost durch Sauerstoffkorngrenzendiffusion in das
elastische Spannungsfeld vor der Rissspitze, zuriickgefiihrt werden kann, soll nachfolgend ein
physikalisch basiertes Modell zur Ableitung eines Zusammenhangs zwischen der zeitabhdngi-
gen Konzentration eines korngrenzenversprodenden Elements (hier: S in Stahl, Sn in CuSn-
Legierungen und O in Nickelbasis-Superlegierungen) vorgestellt werden (nach [385,477] und
[478,479]).

Zur Quantifizierung der Rissausbreitung nach dynamischer Versprodung (vgl. Bild 7.17a) ist
es erforderlich, einerseits die zeit- und ortsabhéngige Konzentration ¢ des versprodenden
Elements und andererseits dessen korngrenzenkohésionsmindernde Wirkung zu kennen. Da-
bei soll davon ausgegangen werden, dass die Zufuhr des versprodenden Elements ausreichend
schnell verlduft und nicht geschwindigkeitsbestimmend ist, d.h. die Konzentration cy an der
Rissspitze ist konstant. Fiir die sauerstoffinduzierte Rissausbreitung in Ni-Basis-Superlegie-

rungen wird diese Annahme jedoch nur bedingt zutreffen, da Oxidationsreaktionen auf den
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frisch freigelegten Rissufern eine maf3gebliche Reduktion und ggf. auch Variation des Sauer-
stoffangebots an der aktuellen Rissspitze zur Folge haben diirfte.

Ein erstes Modell entwickelte Bika [385,477] fiir die S-induzierte Spannungsrelaxations-Riss-
ausbreitung in Stdhlen. Sie verwendete dazu die Diffusions-Differentialgleichung fiir Korn-
grenzendiffusion unter dem Einfluss einer mechanischen Spannung (GIl. 7.39), deren Herlei-
tung sich aus den Gleichungen 7.36 bis 7.39 ergibt. Zur numerischen Losung der Differential-
gleichung nahm sie eine parabolische Spannungsverteilung vor der Rissspitze an, analog zur
Betrachtung des Gleichgewichtsspannungsfelds vor durch Diffusion wachsenden Poren [480].
In Kombination mit einem empirischen Kriterium fiir eine Funktion zwischen der Konzentra-
tion des versprodenden Elements ¢ und der kritischen Zugspannung o [481], ab der
Korngrenzendekohision einsetzt, ist so eine Berechnung des Orts Xir und der Zeit tg; fiir
Rissausbreitung nach dynamischer Versprodung moglich. Bild 7.17 zeigt die Zugspannungs-
verteilung gegeniiber der kritischen Spannung fiir Dekohésion (ergibt sich aus dem o.g.
Bruchkriterium) vor einer interkristallinen Rissspitze. Rissausbreitung infolge dynamischer
Versprodung findet statt, wenn sich die beiden Kurven iiberschneiden, die Rissausbreitungs-

rate betragt dann da/dt=Xcit/terit.

T TR T
0 . s
o ¢ tcm_

8r . / oc ‘.

kritische = = "
a *

Spannl'l.ng Zur-o,

- Dekohision

o

Spannung vor der 20.4
4 [-Rissspitze :

N

normalisierte Spannung o/c,

00 05 1.0 15 20

normierter Abstand von der Rissspitze X/A

Bild 7.17: Berechnete Spannungsverldufe resultierend aus der duleren Beanspruchung (untere Kurve)
und erforderlich zur Dekohésion in Abhéngigkeit von der kritischen normalisierten Zeit t'
(obere Kurven) (t'.; =t-DgpQoy/kT A2, A: Diffusionsliange, nach [477]).

Xu und Bassani [478,479] entwickelten spéter ebenfalls auf der Basis der Diffusionsdifferen-
tialgleichung ein Modell, in dem von stationdrer Rissausbreitung ausgegangen wird
(da/dt=const.) und in dem die Spannungsverteilung durch konstitutive Gleichungen fiir
Kriechverformung und Dekohésion in der Kohdsionszone vor der Rissspitze beschrieben

wird. Die wichtigsten Entwicklungsschritte des Modells sind nachfolgend zusammengestellt.
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Aus thermodynamischer Sicht sind die Triebkréfte fiir Diffusionsprozesse die Gradienten der
chemischen Potenziale g der Komponenten eines Systems. Dies kann durch folgende Diffe-
rentialgleichung (analog zum 2. Fickschen Gesetz) fiir eine Komponente mit der Konzentra-
tion ¢ und dem Diffusionskoeffizienten zum Ausdruck gebracht werden:

x cD
—=V|=V
P (kT #j (7.36)

Zur Berlicksichtigung mechanischer Spannungseffekte in kristallinen Festkdrpern kann die
Bestimmungsgleichung fiir das chemische Potenzial Y in Anlehnung an eine detaillierte Be-
trachtung von Wechselwirkungen zwischen Spannung und chemischer Konzentration von

Larché und Cahn [482] wie folgt formuliert werden:

u=u’ +kT In(jc)- oQ2. (7.37)
Darin ist Q das Atomvolumen, y der chemische Aktivitdtskoeffizient und o die auf den Diffu-
sionspfad wirkende Normalspannung. Die Triebkraft fiir die Diffusion eines versprodenden
Elements ohne Konzentrationsgradient in eine Korngrenze ist damit:

Vu=-QVo, (7.38)
eine Gleichung, die bereits von Herring [483] und spéter von Hull und Rimmer [395] zur Be-
schreibung des diffusionskontrollierten Wachstums von Kriechporen angewandt wurde. Unter
den vereinfachenden Annahmen, dass die Korngrenzendiffusion eindimensional verlduft und
Korngrenzendiffusionskoeffizient Dgg sowie Aktivititskoeffizient y konstant sind, ergibt Ein-
setzen von Gl. 7.37 in Gl. 7.36 die bestimmende Differentialgleichung fiir dynamische Ver-
sprodung:

&_5 Jc_ DKGQQ(C &;J

a & kT &\ &

(7.39)

Der zweite Term der rechten Seite in Gl. 7.39 reprisentiert den spannungsinduzierten Diffu-
sionsfluss in die Kohésionszone vor der Rissspitze (vgl. Bild 7.18b). Der Verlauf der in der
Rissebene (hier: Korngrenze) wirkenden Zugspannung (Bild 7.18b) resultiert aus der Abwei-
chung des Atomabstands vom Gleichgewichtsabstand a, (Bild 7.18a) und der entsprechenden

zwischenatomaren Kraft.
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Bild 7.18: (a) Schematische Darstellung der zwischenatomaren Kraft als Funktion des Atomabstands a
und (b) resultierende Spannungsverteilung vor einer scharfen Rissspitze

Reversible Rissausbreitung erfordert die Uberschreitung der Korngrenzenkohisionsenergie

E. =276~ 7xq, (7.40)
mit der Oberflichenenergie yo und der Korngrenzenenergie yg.
Nach McClintock und Bassani [484] ist die zeitliche Ableitung der Konzentration propor-
tional zu der ortlichen Ableitung, wenn man von einer konstanten Rissausbreitungsgeschwin-
digkeit v=da/dN ausgeht und den Ursprung des Koordinatensystems fiir die Berechnung mit
der Rissspitze gleichsetzt:

a a

raes (7.41)

Damit wird die partielle Differentialgleichung (Gl. 7.39) zu einer gewohnlichen Differential-
gleichung 2. Ordnung, die analytisch losbar ist unter der (stark vereinfachenden) Annahme,
dass die Spannungsverteilung o in der Kohdsionszone von der Konzentration € des verspro-
denden Elements unabhingig ist. Mit den Randbedingungen c(x=0)=0 und c(x=0)=Cy, und

der Spannung o=oy an der Rissspitze ergibt sich als Losung von GI. 7.39:

v Dy Q2
C=C,exp| — X 4+ —X8

D, KT (0 —Uo) : (7.42)

Wenn man in die Ndherungsgleichung (Gl. 7.42) fiir die dynamische Versprodung der Nickel-

basis-Superlegierung IN718 experimentelle Werte und Literaturdaten einsetzt, wie den Atom-
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durchmesser Q=2,3-1029m3, das Produkt kT(650°C)=1,27-10'20J, einen Korngrenzen-
diffusionskoeffizienten von Dxg=(650°C)=10""m?s, eine stationire Rissausbreitungsrate in
der GroBenordnung von da/dt=10" m/s (vgl. Kapitel 6.5) sowie fiir die Differenz
(o—0v)=10"MPa (kann gemill FEM-Berechnungen von Xu und Bassani [485] mit der FlieB3-
spannung oy des Materials gleichgesetzt werden), dann liefert GI. 7.42:

Ci = exp(—lOlOm‘1X+1,8)_ (7.43)

0

Daraus resultiert eine theoretische Prozesszone fiir dynamische Versprodung der Ni-Basis-Su-
perlegierung IN718 von x=0,28nm, innerhalb der die Sauerstoffkonzentration auf ¢/cy=1/3 ab-
gefallen ist. Dies wiirde bedeuten, dass die Rissausbreitung in atomarer Grof3enordnung statt-
findet. Es sei jedoch an dieser Stelle angemerkt, dass der Korngrenzendiffusionskoeffizient,
der in Gl. 7.43 verwendet wurde, aus einer einfachen Extrapolation von Daten aus Arbeiten
von Bricknell and Woodford [486] und Caplan et al. [487] zur Porenbildung wéhrend der
Oxidation von Nickel bei Temperaturen zwischen 900°C und 1100°C stammen und mit hoher
Unsicherheit behaftet sind. Die Aktivierungsenergie flir die Korngrenzendiffusion betrégt
Q=268 kJ/mol und ist sehr nahe derjenigen, die Pfaendtner [399] fiir interkristalline Rissaus-
breitung in IN718 anhand von Vierpunktbiegeversuchen bei verschiedenen Temperaturen er-
halten hat (Q=290kJ/mol). Andererseits liegt die Aktivierungsenergie fiir Ni-Selbstdiffusion
(Q=285.9kJ/mol [488]) ebenfalls in dieser GroBenordnung. Demnach kann der Rissausbrei-
tungsmechanismus der dynamischen Versprodung auch durch Kriechvorginge in zuriickge-
bliebenen ungebrochenen Ligamenten hinter der Rissspitze bestimmt oder mitbestimmt sein.
Die Quantifizierung des Beitrags des Kriechens an der Rissausbreitung durch dynamische
Versprodung und die Ermittlung besserer Néherungswerte fiir den Korngrenzendiffusions-
koeffizienten von Sauerstoff in Ni-Basislegierungen sind Gegenstand laufender Forschungs-
arbeiten (vgl. [383]). Dabei spielt die Kldrung der Bedeutung der kristallographischen Miss-
orientierung anhand von Bikristallexperimenten (vgl. Kapitel 6.5.4) eine zentrale Rolle, einer-
seits hinsichtlich ihres Einflusses auf den Korngrenzendiffusionskoeffizienten und anderer-
seits hinsichtlich moglicher Zusammenhénge zwischen Konglomeraten nicht-spezieller Korn-
grenzen und erhohter Rissausbreitungsrate durch dynamische Versprodung.
Vor dem Hintergrund einer physikalisch fundierten Beschreibung der Rissausbreitung durch
dynamische Versprodung kann die ertragbare Spannung o in der Kohédsionszone vor der Riss-
spitze nicht als unabhéngig von der Konzentration ¢ des eindiffundierenden versprodenden

Elements betrachtet werden (Gl. 7.42). In Xu und Bassanis Modell (Kohisionszonenmodell
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[478,479]) werden daher konstitutive Gleichungen fiir die Kriechverformung &, und die Off-
nung durch Korngrenzenseparation ¢4 in der Kohisionszone verwendet. Die Gesamtoffnung

in der Kohésionszone betriagt 5=d,+0d. Die Rissoffnungsrate 5cr infolge von Kriechen kann

in Anlehnung an das Nortonsche Kriechgesetz wie folgt formuliert werden:

=0wenn o/ o*<1

.
O = B("*)ﬂ (g —1j . (7.44)

Darin ist B eine Konstante, n der Norton Exponent und o die Spannung, oberhalb der
Kriechverformung einsetzt. Der Zusammenhang zwischen Spannung o und "Offnung" &
(Atomabstand) in der Kohidsionszone kann durch eine phdnomenologische Gleichung (in An-

lehnung an Needleman [489]) angegeben werden:

=0 wenn &y / fp594>1

2
0, o)
o=|Ao,  f,,—++o*|1-—4—
( max Do 5 J( ngé‘ritJ . (745)

crit ¢

worin G die maximale ertragbare Spannung in der Kohédsionszone, A eine Konstante und
Orit die kritische normale Verschiebung in der Kohésionszone. An der Spitze der Kohésions-
zone gilt o;=0 und o=c . Wenn o4 den kritischen Wert o4 erreicht, kommt es bei Korngren-
zen ohne versprodende Elemente zu Dekohésion (interkristalline Rissausbreitung, ¢=0). Zur
Charakterisierung der Korngrenzenversprodung in Abhidngigkeit von der Konzentration ¢ des
versprodenden Elements eignet sich Kachanov-Schadigungsfunktionen fps (Einfluss auf opay)

und fps (Einfluss auf O):

ko‘/z§
c
foo/s = [1 ——} . (7.46)

Die Konzentrationen C, and Cs und die Exponenten K, and ks charakterisieren das Ausmal,
mit dem ein versprodendes Element die Kohésion der Korngrenze beeintrachtigt.

Zur Bestimmung der Spannung o und der Kohisionszonen6ffnungsanteile o o and oy ist
neben den Gl. 7.44 und Gl. 7.45 eine weitere Gleichung erforderlich. Die Spannung in der
Kohisionszone (mit der Linge L) ist eine Uberlagerung der aufgebrachten Spannung o, und
der Spannung aufgrund der Versetzungsverteilung g(X,t) in der Kohidsionszone [478,490].
Daraus ergibt sich die folgende Integralgleichung, mit deren Hilfe die Bestimmungsgleichung

fiir dynamische Versprodung Gl. 7.39 geldst werden kann.
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b J- o4 £
X E u \/7 E-x . (7.47)
Die Gleichungen wurden in [478] numerisch geldst und auf die Sn-induzierte dynamische
Versprodung einer Cu-7Sn-Modelllegierung [491] angewandt. Bild 7.19 zeigt exemplarisch
Ergebnisse dieser Berechnung. Dargestellt sind die Konzentration des versprodenden Ele-
ments Sn C (normiert mit der Startkonzentration Cy an der Rissspitze) und die Normalspan-
nung in der Kohisionszone o (normiert mit der FlieBspannung oy) tiber den Abstand X von
der Rissspitze (normiert mit der Lange der Kohésionszone L (hier in der Groenordnung von
L=23,8um....24,4um [479])) fiir verschiedene Korngrenzendiffusionskoeffizienten fiir Sn in
Cu-7Sn. Hier wird der erhebliche Einfluss des Diffusionskoeffizienten sowohl auf die Aus-
dehnung der Prozesszone fiir dynamische Versprodung, die fiir Dxg=10""m?s im nm-Bereich
liegt, und die ertragbare Spannung deutlich. Es sei an dieser Stelle jedoch darauf hingewiesen,
dass der Korngrenzendiffusionskoeffizient innerhalb der Kohésionszone nicht konstant sein

diirfte. Eine einfache Formulierung fiir den Ubergang von Diffusion in einer ungeschidigten
Korngrenze ( Dy, ) zu Diffusion in einer komplett aufgebrochenen Korngrenze (entspricht der

Oberflachendiffusion Dor) schlagen Xu und Bassani [479] vor:

%

Rissspitze

Dy = Do + (DlgG — Do (7.48)
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Bild 7.19: (a) Berechnete Konzentrationsprofile des versprodenden Elements in der Kohésionszone vor
der Rissspitze und (b) Normalspannungsverteilung in der Kohésionszone fiir verschiedene

Korngrenzendiffusionskoeffizienten Dxg (nach [479]).
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Verwendet man in Bestimmungsgleichung fiir dynamische Versprodung den Diffusionsko-

effizienten aus Gl. 7.48, so steigt die Ausdehnung der Prozesszone erheblich an und erreicht

fur DEG =10"°m?/s und DOFZIO'13 nahezu diejenige fiir DKGZIO'13 in Bild 7.19a.
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8 Zusammenfassung

Zu Beginn stand die Feststellung, dass das Ausbreitungsverhalten mikrostrukturell kurzer Er-
miidungsrisse, deren Lénge die Detektionsgrenze herkdmmlicher zerstérungsfreier Werkstoft-
priifverfahren unterschreitet, sich deutlich von demjenigen sog. langer Risse unterscheidet. In
zahlreichen Arbeiten wurde festgestellt, dass solche mikrostrukturell kurzen Risse hohe
Rissausbreitungsraten unter Bedingungen aufweisen, bei denen geméal der linear-elastischen
Bruchmechanik technische Anrisse nicht wachstumsfahig sind, d.h. Risswachstum tritt ein fiir
Schwingbreiten des Spannungsintensititsfaktors AK deutlich unterhalb des Schwellenwerts
AKy, fiir lange Risse. Dariiber hinaus kann die Ausbreitungsrate mikrostrukturell kurzer Risse
erheblich hoher liegen als es gingige bruchmechanische Berechnungsmethoden erwarten
lieBen. Bedenkt man, dass die Phase der Rissinitiierung und Mikrorissausbreitung bis zu 90%
der Gesamtlebensdauer eines Bauteils ausmachen kann, so wird deutlich, dass eine
Vernachldssigung des abnormalen Ausbreitungsverhaltens mikrostrukturell kurzer Risse zu
nichtkonservativer Auslegung fithren kann. Dies gilt insbesondere fiir glatte, hoherfeste
Komponenten im HCF- oder Dauerfestigkeits-Beanspruchungsbereich.

Doch wie kann man dem Problem, Rissinitiierung und Mikrorissausbreitung zu berechnen
und somit in Lebensdauervorhersagemethoden bzw. in die Werkstoffentwicklung zu
integrieren, begegnen?

Fiir viele polykristalline Werkstoffe ist die Annahme isotroper Materialeigenschaften
(Elastizititsmodul in alle Richtungen gleich) eine grobe Vereinfachung. Elastische
Anisotropie fiihrt bei kristallographisch verschieden orientierten Kornern zu einer Streuung
der Spannungs-Dehnungs-Antworten und insbesondere an den Korngrenzen, durch die die
unterschiedliche Verformung eingeschriankt wird, zu erheblichen Spannungsspitzen. Diese
Anisotropiespannungen sind bei homogenen Werkstoffen eine der Hauptursachen fiir
Mikrorissinitiierung.

Sind erste Anrisse erst einmal entstanden, ist das entscheidende Merkmal der frithen Aus-
breitung ihre Wechselwirkung mit der lokalen Werkstoffmikrostruktur. Wihrend bei langen
Rissen die plastische Zone vor der Rissspitze als vernachldssigbar gilt, iibt sie bei der Mikro-
rissausbreitung eine Schliisselfunktion aus. Generell wird hier die Ausbreitung der plastischen
Zone von Korn- oder Phasengrenzen behindert. Da die Gleitsysteme im Nachbarkorn gegen-
tiber denjenigen im rissbehafteten Korn verkippt und verdreht sind, hiangt die Stirke der Hin-
derniswirkung von der kristallographischen Missorientierung ab. Vereinfacht kann die Aus-

sage getroffen werden: Je hoher der Missorientierungswinkel zwischen den aktivierbaren
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Gleitsystemen, desto hoher ist der Widerstand gegeniiber Gleittransmission. Dies gilt
prinzipiell auch fiir mehrphasige Werkstoffe. Allerdings ist hier eine Unterscheidung
zwischen den moglichen Korn- und Phasengrenzen erforderlich. So konnte fiir einen
Duplexstahl ein deutlich hoherer Widerstand der Austenit-Ferrit-Phasengrenzen im Vergleich
zu den einphasigen Korngrenzen gegeniiber Mikrorissausbreitung festgestellt werden.

Fiir lange Risse ist seit den 60er Jahren bekannt, dass die von der fortschreitenden Rissfront
zuriickgelassene plastische Zone bei Lastumkehr aus der Zugphase zu einem verfriihten Auf-
setzen der Rissufer und somit zur Entlastung der Rissspitze fiihrt. Dieser als RissschlieBen be-
kannte Effekt kann definitionsgemal3 bei sehr kurzen Rissen nur eine untergeordnete Rolle
spielen, da die Absolutausdehnung des plastischen Nachlaufs hier sehr gering ist. Bei ndherer
Betrachtung der hier untersuchten mikrostrukturell kurzen Risse konnte jedoch eine geometri-
sche Gegeneinanderverschiebung der Rissufer festgestellt werden, die zu sog. rauigkeitsindu-
ziertem RissschlieBen fiihrt. Das Ausmal} der Verschiebung ist dann besonders grof3, wenn
der Riss entlang von kristallographischen Gleitbdndern unter Betdtigung nur eines
Gleitsystems wéchst (CTSD, crack tip slide displacment).

Es kann kein Zweifel daran bestehen, dass es unmoglich ist, die erheblichen Wechselwirkun-
gen des Mikrorisswachstums mit der lokalen Mikrostruktur mit einer einfachen phdnomeno-
logischen Gleichung zu beschreiben. Auf der Basis der Idee, dass die plastische Zone vor der
Rissspitze von einer Korn- oder Phasengrenze blockiert wird und diese mit zunehmender
Rissldange einen Spannungsanstieg auf die Gleitsysteme des Nachbarkorns induziert (Navarro
und de los Rios [230]), wurde daher ein numerisches Modell entwickelt, in dem Riss und an-
grenzende plastische Zonen durch diskrete geometrische Versetzungsdipole modelliert
werden (Randelementemodell, Schick [440]). In diesem Modell kann der Riss sich
zweidimensional ausbreiten, wobei die Verschiebungen in der plastischen Zone eine
Spannungserhohung auf Sensorelemente und schlieBlich eine Aktivierung derjenigen
Gleitsysteme im Nachbarkorn zur Folge hat, auf denen eine kritische Spannung iiberschritten
wird. Die aktuelle Rissausbreitungsrate selbst wird iiber einen irreversiblen Anteil der
zyklischen Rissspitzenverschiebung ACTSD bestimmt.

Mit dem Modell ist eine Erfassung der wichtigsten, insbesondere der
mikrostrukturabhidngigen Einflussgroflen, wie kristallographische Orientierung, Korn-
/Phasenbereichsgrofle und -verteilung, rauigkeits- und plastisch-induziertes Rissschlieen,
Mikrorisskoaleszenz sowie Reihenfolgeeinfliisse, moglich.

Insbesondere bei hohen Temperaturen wird die Rissausbreitung zunehmend durch Atmosphi-

reneinfliisse, wie Oxidations- und Korrosionsreaktionen, beeinflusst. Der hier diskutierte Me-
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chanismus der dynamischen Versprodung zeigt, dass bei hoher Temperatur ein korrosives
Medium, wie z.B. Sauerstoff, derart schnell in Korngrenzen eindiffundieren kann, dass der
Rissausbreitungsmechanismus von duktil-transkristallin zu quasisprode-interkristallin wech-
selt. Dies fiihrt bei zyklisch beanspruchten technischen Bauteilen, wie z.B. Gasturbinenschei-
ben aus Nickelbasis-Superlegierungen, zu einer erheblich erhdhten Rissausbreitungsge-
schwindigkeit. Es konnte gezeigt werden, dass dieser Atmosphireneffekt ebenfalls nicht
unerheblich durch die Mikrostruktur beeinflusst wird. Die Modellierung erfordert hier eine
detaillierte Betrachtung der Diffusionskinetik und der Schidigungswirkung des
versprodenden Elements in der Kohédsionszone vor der interkristallinen Rissspitze in
Abhingigkeit von der Struktur der betroffenen Korngrenze.

Zusammenfassend sei festgestellt, dass die Einbeziehung der Mikrostruktur in die Modellie-
rung der Rissinitiierung und Rissausbreitung fiir die Entwicklung sicherer und unter tech-
nisch-wirtschaftlichen Aspekten optimierter Verfahren der Bauteilauslegung entscheidende
Impulse liefern kann. Das gilt nicht nur fiir verfeinerte Lebensdauervorhersagemethoden, in
denen z.B. eine FEM-Gefiligemodellierung die Zyklenzahl und den Ort der Rissinitiierung
und ein Randelementemodell die Zyklenzahl bis zum Ubergang von Mikroriss- zu Lang-
rissverhalten liefert. Auch die Werkstoffentwicklung profitiert aus der Ableitung von
Zusammenhidngen zwischen Werkstoffmikrostruktur und -schadigung. So kann z.B. der
Widerstand gegeniiber dynamischer Versprodung durch eine geeignete thermomechanische
Behandlung gesteigert werden. Durch solche, auch als "Grain-Boundary Engineering"
bezeichnete Verfahren zur Mikrotexturierung wird der Anteil sog. spezieller CSL-
Korngrenzen erhoht. In Verbindung mit modernen experimentellen Verfahren, wie z.B. der
automatisierten Orientierungsanalyse (OIM™) im Rasterelektronenmikroskop, kann die
Mikrostrukturentwicklung quantifiziert und fiir die jeweiligen Beanspruchungsfille optimiert
werden.

Das entscheidende Problem bei den hier dargestellten Untersuchungen und Berechnungsver-
fahren ist die Reduzierung ausgepridgt dreidimensionaler Phinomene auf zweidimensionale
Modellvorstellungen. Entwicklungen in Richtung dreidimensionaler Materialcharakte-
risierungsmethoden, wie die Synchrotron-Computertomographie und die 3D-Orientierungs-
analyse, werden jedoch zukiinftig diese Reduzierung zumindest fiir grundlegende wissen-

schaftliche Untersuchungen iiberfliissig machen.
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