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3 Hochtemperaturfestigkeit und -verformung

3.1 Allgemeines

Bei einer homologen Temperatur von etwa 0,4 Tg vollzieht sich ein flieBender
Ubergang von zeitunabhéngiger zu zeitabhéngiger Festigkeit und Verformung.
Bei Vorgangen unterhalb rund 0,4 Tg spricht man von Tieftemperatur- oder Kalt-
verformung, oberhalb etwa 0,4 Tg von Hochtemperatur- oder Warmverformung.
Im Gegensatz zu tiefen Temperaturen bleiben die Versetzungen bei hohen Tem-
peraturen nach der Belastung nicht eingefroren, sondern ein Teil von ihnen befin-
det sich in Bewegung und liefert kontinuierlich Kriechverformung.

Die aus dem Bereich der Kaltverformung bekannten Mechanismen zur Festig-
keitssteigerung

Versetzungshartung
Feinkornhartung
Mischkristallhartung
Teilchenhértung

sind bei hohen Temperaturen nur eingeschrénkt wirksam, Tabelle 3.1. Verset-
zungshartung durch Kaltverformung ist bei hohen Temperaturen ein untaugliches
Mittel zur dauerhaften Festigkeitssteigerung. Die erzeugte Versetzungsstruktur
erholt sich im Laufe der Zeit, so dass eine anfanglich hohe Festigkeit allmahlich
verloren geht. Bei entsprechend hohen Verformungsgraden, ausreichend hohen
Temperaturen und genligend langen Zeiten kann es auch zu Rekristallisation
kommen mit einer unerwiinschten Gefligeausbildung. Der Einfluss einer Kaltvor-
verformung auf die Zeitbruchverformung und Zeitstandfestigkeit ist in vielen Fal-
len negativ.

Feinkornhartung, die bei tiefen Temperaturen die einzige Malnahme zur
gleichzeitigen Festigkeits-, Duktilitdts- und Zahigkeitssteigerung darstellt, erweist
sich bei hohen Temperaturen ebenfalls als ungeeignete Mallnahme zur Anhe-
bung der Festigkeit. Im Kriechbereich bewirkt vielmehr ein grobkdrniges Geflige
eine hohere Festigkeit. Feinkdrnigkeit ist bei hohen Temperaturen lediglich dann
von Vorteil, wenn hohes Verformungsvermdgen gefragt ist, wie z. B. bei Umform-
prozessen.

Der Mechanismus der Mischkristallhartung wirkt prinzipiell bis zum Schmelz-
punkt. Allerdings ldsst die Hinderniswirkung der Fremdatome mit steigender
Temperatur nach. Andere mit den Legierungsmal3nahmen verknlpfte Effekte
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kénnen sich gunstig auf die Kriechfestigkeit auswirken, wie z. B. eine Verringe-
rung der Stapelfehlerenergie. Die bei einigen Legierungen im Tieftemperaturbe-
reich sehr wirksame Streckgrenzensteigerung durch interstitiell geléste Fremd-
atome, besonders bei C-Stdhlen, hat bei hohen Temperaturen keinerlei Bedeu-
tung. Die Fremdatomwolken um die Versetzungen l6sen sich auf oder es bilden
sich Ausscheidungen mit diesen Atomen, wie Karbide oder Nitride.

Die bedeutendste Festigkeitssteigerung bei hohen Temperaturen wird durch
Teilchen einer zweiten Phase erreicht. Sie stellen ein wirksames Hindernis fiir die
Versetzungsbewegung dar, wobei allerdings Unterschiede zu den Wechselwir-
kungen bei tiefen Temperaturen zu diskutieren sein werden. In hoch entwickelten
Superlegierungen betragt der Ausscheidungsvolumenanteil bis zu ca. 60 %.
Grundsatzlich besitzen Dispersionslegierungen, bei denen die Teilchen eine ver-
nachlassigbare Ld&slichkeit in der Matrix aufweisen, das héchste Hartungspoten-
zial bei sehr hohen Temperaturen.

Tabelle 3.1 Relative Festigkeitssteigerung durch die vier grundlegenden Hartungsmecha-
nismen im Bereich tiefer Temperaturen und beim Kriechen

Mechanismus —

Versetzungs- Feinkorn- Mischkristall- Teilchen-
Temperatur- hdrtung hdrtung héartung hartung
bereich |
<ca. 0,4 Tg; ) ) ) ) )
stark mittel mittel bis stark | mittel bis stark

Kaltverformung

Nur zeitlich be-
grenzte Festig-
keitssteigerung; | Festigkeitsab-
reduziert meist nahme bei
>ca. 0,4 Ts; | die Zeitbruchver- | feinerem Korn; mittel mittel bis stark

Kriechen formung und oft | Grobkorngefii-
auch die Zeit- ge erforderlich
standfestigkeit;
bewirkt evtl.
Rekristallisation
zu Feinkorn

3.2 Grundlagen der Hochtemperaturverformung

Zur Interpretation der Versetzungsreaktionen wahrend der Verformung teilt man
am geeignetsten die auflen anliegende Spannung o5 auf in einen thermisch akti-
vierbaren Anteil cef, auch effektiver oder thermischer Spannungsanteil genannt,
und einen nicht thermisch aktivierbaren oder athermischen Term g;, die inneren
Spannungen, auf:
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G, = Ogff + O (3.1)
mit

Geff = f(T, €) c; # f(T, €); nur leicht von T abhangig Uber
andere Bez.: 6%, og E =f(T) bzw. G = f(T); andere Bez.: 6g

thermischer Anteil, athermischer Anteil,

thermisch aktivierbar: | nicht thermisch aktivierbar:

e Peierls-Spannung e innere Spannungen durch Spannungsfelder
e Schneidspannung der Versetzungen

¢ Quergleitspannung

Spannungsanteile in homogenen oder heterogenen Legierungen durch Hinder-
nisse von Fremdatomen und Teilchen sind in dieser Aufteilung noch unberiick-
sichtigt. Die thermisch aktivierbaren Elementarprozesse der Versetzungsbewe-
gung bestimmen die Temperatur- und Zeitabhangigkeit der Verformungsvorgan-

ge:

a) Versetzungsgleiten

Als Minimalbetrag an Spannung muss beim Gleiten die Gitterreibung Uberwunden
werden. Diesen Widerstand, den eine Versetzung beim Gleiten durch ein ansons-
ten fehlstellenfreies Gitter erfahrt, nennt man Peierls-Nabarro-Spannung (oft kurz:
Peierls-Spannung). Sie ist hoch bei Kristallen mit lonenbindung oder kovalenter
Bindungsart, z. B. Al2O3 oder Si und Ge. Bei rein metallischer Bindung nimmt die
Peierls-Spannung dagegen nur nennenswerte Betrdge bei krz-Metallen an, bei
kfz- und hdP-Metallen ist sie bei tiblichen Anwendungstemperaturen vernachlas-
sigbar klein.

Die thermische Fluktuation der Atome bewirkt, dass die Gitterreibung auch bei
krz-Metallen bereits ab ca. 0,15 Tg vollstdndig durch thermische Aktivierung
Uberwunden wird. Der mechanisch aufzubringende Anteil der Peierls-Spannung
ist oberhalb dieser Temperaturen daher bei krz-Metallen und Legierungen ver-
nachldssigbar. Allerdings ist der Einfluss der Verformungsgeschwindigkeit ¢ zu
beachten: Je hoher diese ist, umso héher liegt die Temperatur fir vollstandige
thermische Aktivierung, weil die Wahrscheinlichkeit thermischer Aktivierung mit
steigender Verformungs- und damit Laufgeschwindigkeit der Versetzungen bei
konstanter Temperatur abnimmt (siehe auch weiter unten stehende Erlauterun-

gen).

b) Schneiden von Versetzungen und Quergleiten von Schraubenversetzungen

Aufgespaltene Versetzungen missen vor dem Schneiden und dem Quergleiten
ihr Stapelfehlerband einschniren. Dies kann sowohl durch eine entsprechend
hohe auflen angelegte mechanische Spannung geschehen als auch thermisch
aktiviert. Bei ausreichend hohen Temperaturen ist die thermische Schwingung
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der Atome so stark, dass die Aufspaltung ohne nennenswerte mechanische
Spannung riickgéngig gemacht wird, wenn der Schneid- oder Quergleitprozess
ansteht.

Fur die vollstédndige thermische Aktivierung des Schneidens und Quergleitens
reichen homologe Temperaturen von rund 0,2 Tg aus. Zum Einfluss der Verfor-
mungsgeschwindigkeit gilt die gleiche Anmerkung wie beim Versetzungsgleiten.
Fur die Hochtemperaturverformung bei T > ca. 0,4 Ts spielen die drei genannten
Elementarvorgange der Versetzungsbewegung keine beachtenswerte Rolle hin-
sichtlich ihres Spannungsbedarfs.

c¢) Kilettern von Stufenversetzungen

Im Klettern von Stufenversetzungen, welches schematisch in Bild 3.1 dargestellt
ist, liegt der entscheidende Unterschied der Verformungsvorgdnge zwischen
tiefen und hohen Temperaturen. Voraussetzung sind Atomplatzwechsel Uber
einen Leerstellenmechanismus. An die Versetzungslinie missen entweder Atome
angelagert werden (negatives Klettern) oder es werden Atome von ihr entfernt
(positives Klettern, wie in Bild 3.1).

Diffusion auf reguldren Gitterplatzen findet mit nennenswerter Geschwindig-
keit erst oberhalb ca. 0,4 Tg statt. Bei tieferen Temperaturen sind die Stufenver-
setzungen deshalb so gut wie nicht imstande, ihre Gleitebenen durch Kletterpro-
zesse zu verlassen. Abweichend von den drei anderen thermisch aktivierbaren
Elementarprozessen kann der Klettervorgang nicht durch eine mechanische
Spannung erwirkt werden, weil eine solche die Diffusion nicht in erheblichem
MalRe beschleunigt (Anm.: Der Einfluss einer Kletterkraft, der so genannten Pe-
ach-Kéhler-Kraft, sei hier unbericksichtigt). Das Klettern taucht daher in der Er-
lduterung der Spannungsterme nach Gl. (3.1) nicht auf.

OO000000O OO000000
OOC)“C%021 Q —Q—QQ—QQ—QQ- Gleitebene
HO0.C.3.3.9] Q. OO0+0000
OO~0000 OO OO0O0O
000000 0]0]0)010)0.

OO00OO00O OO0O0O00O

a) b)

Bild 3.1 Klettern von Stufenversetzungen
Wo die Ziffer 1 steht, mége sich eine Leerstelle befinden. In der Reihenfolge 1
bis 4 mussen die Atome ihre Platze wechseln. Dadurch wird die Versetzung an
dieser Stelle um einen Atomabstand nach oben auf eine parallele Gleitebene
angehoben. Das Gleiche geschieht an anderen Positionen entlang der Verset-
zungslinie.
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Bei tiefen Temperaturen bleibt aufgrund der Tatsache, dass die Stufenversetzun-
gen an ihre Gleitebene gebunden sind, eine bei einer bestimmten Spannung und
Temperatur eingestellte Versetzungsstruktur tber technisch unendlich lange Zei-
ten eingefroren. Bei hohen Temperaturen gerat sie dagegen unter dem Einfluss
von Temperatur und Zeit sowie gegebenenfalls auch einer aulRen anliegenden
Spannung in Bewegung. Folgende Mdglichkeiten ergeben sich aufgrund der Mo-
bilitédt der Stufenversetzungen durch Klettern:

e Stufenversetzungen ungleichen Vorzeichens kénnen aufeinander zuklettern
und sich ausldschen, Bild 3.2 a).

e Stufenversetzungen gleichen Vorzeichens kénnen sich energetisch glinstiger
umordnen in Kleinwinkelkorngrenzen, in denen sich die Spannungsfelder der
Versetzungen teilweise kompensieren, Bild 3.2 b).

e Stufenversetzungen kénnen Hindernisse in der Gleitebene Uberklettern, was
besonders fiir Teilchen bedeutend ist, Bild 3.2 c).

e Sprungbehaftete Schraubenversetzungen kénnen schneller und unter gerin-
gerem Kraftaufwand gleiten, weil sich der Sprung, welcher Stufencharakter
hat, diffusionsgesteuert mitbewegen kann und sich der Schraubenanteil nicht
oder nicht so stark zu Dipolen ausbaucht, Bild 3.2 d).

Der effektive Spannungsanteil in Gl. (3.1) hangt aufder von der Temperatur von
der Dehnrate ¢ ab. Dies ist auf den Zeiteinfluss bei der thermischen Aktivierung
zurtckzufihren. Mit zunehmender Zeit — entsprechend geringerer Dehnrate —
wachst die Wahrscheinlichkeit der thermischen Aktivierung eines Elementarvor-
ganges, so dass im Mittel eine geringere mechanische Spannung fir dieses Er-
eignis aufzubringen ist. Da oberhalb ca. 0,2 Tg der thermische Spannungsanteil
Geff Vernachldssigbar wird, halt sich bei héheren Temperaturen die au’en ange-
legte Spannung etwa das Gleichgewicht mit den athermischen inneren Spannun-
gen: 6, = ¢;. Die inneren Spannungen stehen mit der Versetzungsdichte in fol-
gendem Zusammenhang:

6,=a-G-b-Jp (3.2)
o Konstante = 0,3 bis 1 (je nach Versetzungsanordnung)

Die inneren Spannungen reprasentieren hier die langreichweitigen Spannungs-
felder der Versetzungen, die eine Gitterverzerrung bewirken. Das Hindurchdri-
cken von Versetzungen durch diese Hindernisse erfordert die so genannte Pas-
sierspannung in Héhe von o;. Dieser Spannungsanteil ist lediglich Uber den
Schubmodul (G) von der Temperatur abhangig; G nimmt mit steigender Tempe-
ratur leicht ab.

Bei Anliegen einer dul3eren mechanischen Spannung lassen sich die mikro-
strukturellen Vorgénge im Werkstoff bei hohen Temperaturen grundséatzlich in
erholende (= entfestigende) und verfestigende Mechanismen aufteilen. Die Erho-



3.2 Grundlagen der Hochtemperaturverformung 93

lungs- oder Entfestigungsgeschwindigkeit r (recovery) ergibt sich aus der Stei-
gung der (o; t)-Kurve in einem Spannungsrelaxationsversuch (siehe Kap. 3.15,
Bild 3.57 und 3.58). Da der Spannungsabbau auf das Ausléschen von Verset-
zungen zuriickzufiihren ist, entspricht die Erholungsrate ebenso der zeitlichen
Anderung der Versetzungsdichte:

__Jo __dp
s = T oder ry = 3t (3.3)
1
1t 1 .
b 4 i c) _1_1.17/ _____
1 1
1 1
/ Gleiten
d)

- Sprung
s = Stufenelement
tiefe Temperatur hohe Temperatur
unbeweglicher Sprung beweglicher Sprung
Dipolbildung

Bild 3.2 Mdglichkeiten der Versetzungsbewegung aufgrund des Kletterns von Stufen-

versetzungen

a) Ausléschen von Stufenversetzungen ungleichen Vorzeichens

b) Umordnen von Stufenversetzungen gleichen Vorzeichens in Kleinwinkel-
korngrenzen

c) Uberklettern von Hindernissen/Teilchen

d) Vergleich der Bewegung sprungbehafteter Schraubenversetzungen bei tie-
fen und hohen Temperaturen
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Da die Steigung negativ ist, ergibt sich durch das Minuszeichen definitionsgemaf
ein positiver Wert fur die Erholungsrate. Die Versetzungsdichte liefert im Sinne
von Gl. (3.3) die treibende Kraft fir die Erholung. Sie wird kontinuierlich abge-
baut, und daher verlangsamt sich die Erholungsrate und strebt gegen null. Sobald
Polygonisation eingetreten ist, d. h. eine Versetzungsstruktur mit einem Subkorn-
geflge und einem versetzungsarmen Subkorninneren, dndert sich die Restspan-
nung nur noch langsam und die Erholungsrate ist entsprechend gering. Weitere
Erholung durch Vergréberung der Subkérner verlauft trdge, weil darin keine gro-
Re treibende Kraft steckt aufgrund der bereits teilweise kompensierten Span-
nungsfelder. Erholung allein verursacht makroskopisch keine Formanderung, weil
sich die Versetzungsbewegungen in ihren Richtungen gegenseitig aufheben.

Liegt eine dullere Spannung an, verursacht diese gleichzeitig mit den Erho-
lungsvorgéngen eine Verfestigung aufgrund von Versetzungserzeugung. Diese
Hartung h (hardening) lasst sich als Zunahme der Spannung oder Versetzungs-
dichte mit der plastischen Verformung € kennzeichnen:

_do

h. =29
°  de

oder h,=—"/ (3.4)

Entsprechend den wirksamen Spannungskomponenten findet dabei eine gerich-
tete Versetzungsbewegung statt, so dass im Gegensatz zur alleinigen Erholung
makroskopische Verformung erzeugt wird.

Das gleichzeitige Auftreten von Erholung/Entfestigung und Verfestigung bei
der Hochtemperaturverformung bewirkt, dass ausgeldschte Versetzungen immer
wieder durch neu gebildete ersetzt werden kénnen. Hierdurch entsteht die er-
wahnte Dynamik in der Versetzungsstruktur, die es bei tiefen Temperaturen nicht
oder nicht in nennenswertem Mal3e gibt.

3.3 Kriechen

In Tabelle 3.2 sind die wesentlichen Merkmale der Verformung bei tiefen und
hohen Temperaturen gegenibergestellt. Die Angaben sind vereinfacht und an-
wendungsbezogen zu verstehen und berlicksichtigen nicht die grundsatzlich
auch bei tiefen Temperaturen mdoglichen zeitabhangigen Vorgéange, weil sich
diese in technisch irrelevanten langen Zeitrdumen abspielen. Liegt oberhalb etwa
0,4 Tg an einem Werkstoff eine Spannung an, so bewirkt das Klettern von Stu-
fenversetzungen zeitabhangige plastische Verformung, die man als Kriechen
bezeichnet. Mit diesem Begriff ist ein ,schleichender Prozess gemeint, der unter
technischen Bedingungen langsam ablduft und nicht zum Stillstand kommt, so-
lange eine dullere Last einwirkt. Die sich einstellende Kriechdehnung ¢z lasst sich
durch folgende Parameter beschreiben:

g = f(o, T, t, Werkstoff und Werkstoffzustand) (3.5)
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Tabelle 3.2 Vergleich der Merkmale statischer Verformung bei tiefen und bei hohen Tem-

peraturen

Temperaturen<ca. 0,4 Tg

Temperaturen > ca. 0,4 Tg

Die Festigkeitskennwerte sind zeitunab-
hangig (Streckgrenze, Zugfestigkeit).

Die Festigkeitskennwerte sind zeitabhangig
(Zeitdehngrenze, Zeitstandfestigkeit).

Stufenversetzungen kénnen ihre Gleit-
ebene nicht verlassen; die Versetzungs-
anordnung bleibt langzeitig eingefroren.

Stufenversetzungen kénnen ihre Gleitebene
durch Klettern verlassen; die Versetzungen
sind nicht eingefroren, sondern standig in
Bewegung.

Plastische Verformung findet nur oberhalb
einer Mindestspannung (= FlieRgrenze)
statt.

Kriechverformung ist bei allen Spannungen
moglich.

Der Verformungsbetrag bei konstanter
Spannung stellt sich praktisch spontan
und zeitunabhéngig ein.

Der Verformungsbetrag stellt sich zeitab-
hangig ein.

Weitere Verformung ist nur bei Span-
nungssteigerung méglich.

Bei konstanter Spannung findet stetige Ver-
formung statt.

Die Versetzungslaufwege sind durch
Korngrenzen begrenzt; dies fuhrt auf die
Hall-Petch-Beziehung (Feinkornhartung).

Die Versetzungslaufwege sind viel geringer
als der Kornradius; die Hall-Petch-Bezie-
hung gilt im Kriechbereich nicht; grobkdérni-
ges Geflge ist kriechfester.

Die Kérner bewegen sich nicht entlang der
Korngrenzen gegeneinander.

Die Kérner kdnnen entlang der Korngrenzen
aneinander abgleiten.

Verformung findet nur durch Verset-
zungsbewegung statt.

3.3.1 Kriechkurve

Verformung findet durch Versetzungsbewe-
gung und kann auflerdem auch durch allei-
nige Diffusion stattfinden.

Die Zeitabhangigkeit der Kriechdehnung wird in Form der Kriechkurve ¢ = f(t)
dargestellt fur konstante Spannung und Temperatur sowie einen zuvor eingestell-
ten Werkstoffzustand. Letzterer bezieht sich auf GefligekenngréRen, wie die
KorngréRe und -form, die Teilchendispersionsparameter, eine eventuell vor der
Belastung eingestellte Verformung und die kristallographische Ausrichtung bei
texturierten Werkstoffen. Bei Reinmetallen und einphasigen Legierungen kann
der in Bild 3.3 gezeigte ideale Kriechkurvenverlauf auftreten. Die Gesamtdeh-
nung g setzt sich zusammen aus der spontan auftretenden, zeitlich unabhéngi-
gen und meist geringen Belastungs-Dehnung gy, welche wiederum aus einem
elastischen Anteil ¢ und einer plastischen, zeitunabhdngigen Anfangsdehnung g;
besteht, sowie der zeitabhangigen, von t = 0 bis zum Bruch stetig zunehmenden
Kriechdehnung & (Bezeichnungen nach DIN 50 118 ,Zeitstandversuch unter Zug-
belastung®;, DIN 50 118 ist seit 2001 ersetzt durch DIN EN 10 291 ):
€t =€) + & =€ T+ & + &
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€ Bruch

T =const. >ca. 0,4 Ty

G = const.

Tertiar-
bereich
Sekundéar-
) bereich

Primér-

bereich €g = €min = const.

50: 0 R

0 T t t

m

Bild 3.3 Ideale Kriechkurve mit klassischer Dreiteilung der Kriechbereiche

Die Kriechdehnung Uberwiegt die beiden erstgenannten Anteile bei technisch
relevanten Spannungen meist bereits nach kurzer Zeit. Fiir die Spannung gibt es
in der obigen Funktion keine untere Grenze: Kriechen findet bei allen Spannun-
gen o > 0 statt. Im Bereich tiefer Temperaturen spielt sich dagegen bei statischer
Belastung unterhalb der Streckgrenze keine technisch bedeutsame Verformung
ab, und Mikrodehnungen kommen zum Stillstand. Der Kriechkurvenverlauf nach
Bild 3.3 ist durch folgende Merkmale gekennzeichnet:

1. Eine plastische Anfangsdehnung kann ausgeschlossen werden, weil die an-
liegende Spannung in allen praktischen Fallen erheblich unter der Warm-
streckgrenze liegt. Bei t = 0 tritt die elastische Dehnung eg = € = 6/E gemal
dem Hooke'schen Gesetz auf, welche relativ zur gesamten Kriechdehnung
vernachlassigbar klein ist und in der Kurve nicht erkannt werden kann.

2. Bereich | = Primér- oder Ubergangsbereich
In diesem Abschnitt nimmt die Kriechrate, welche die Steigung der Kurve
de/dt=¢ darstellt, stetig ab.

3. Bereich Il = Sekundérbereich oder stationérer Bereich
Die Kriechrate ¢ ist in diesem Bereich minimal und bleibt konstant; Bezeich-
nung fir die stationdre oder sekundédre Kriechrate: ¢5. Streng genommen
kann (falls Gberhaupt) eine mit konstanter Rate ansteigende Kriechkurve nur
beobachtet werden, wenn die wahre Dehnung &, gegen die Zeit aufgetragen
wird. Dies liegt daran, dass im stationdren Bereich die auf die momentane
Laénge L; bezogene zeitliche Ladngendnderung konstant ist:

dew _ €, = const. = Td (3.6)

dt L; dt
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Die im Kriechversuch gemessene Verldngerung/Zeit-Kurve (AL; t) verlduft im
sekundaren Bereich also nicht geradlinig. Bis zu Dehnungen von ca. 0,1
(10 %) macht sich zwischen der uUblichen (g; t)- und der (e,; t)-Auftragung
kaum eine Abweichung bemerkbar, so dass sich fir Werkstoffe, deren Zeit-
bruchverformung gering ist, eine Unterscheidung eribrigt.
4. Bereich Il = Tertidrbereich

Die Kriechrate steigt im dritten Kriechbereich stark an. Kriechduktile Werkstof-
fe schniren sich deutlich ein. Der Bereich endet mit dem Bruch des Materials.
Die in den (g; t)-Kurven erfasste Dehnung im Tertidrbereich gibt stets die auf
die gesamte Probenlénge bezogene Verldngerung an, weil die wahre Deh-
nung im Einschniirgebiet nicht ohne weiteres ermittelt werden kann.

Neben der obigen Feststellung, dass bei allen Spannungen Kriechen auftritt,
kommt als weitere ungewohnte Erscheinung hinzu, dass unter Kriechbedingun-
gen auch sehr kleine Spannungen irgendwann zum Bruch des Werkstoffes fiih-
ren. Fur technische Anwendungen ist man selbstversténdlich bestrebt, bei gege-
bener Spannung und Temperatur ein Material mit méglichst kleiner Dehnrate zu
realisieren, damit die Zeit bis zum Bruch oder die technisch nutzbare Lebensdau-
er den Anforderungen entspricht. Die sich einstellende minimale oder stationare
Kriechrate ist damit ein MaR fur die Kriechfestigkeit: Je niedriger sie ist, umso
hoher ist die Kriechfestigkeit des Werkstoffes. Die Kriechfestigkeit kennzeichnet
den Werkstoffwiderstand gegen Verformung; die Zeitstandfestigkeit ist als der
Spannungswert definiert, bei dem der Werkstoff bei einer bestimmten Temperatur
und nach einer bestimmten Zeit bricht. Sie beinhaltet damit neben der Kriechfes-
tigkeit auch das Schadigungsverhalten bis zum Bruch.

Typischerweise liegen die minimalen Kriechraten bei technischen Anwendun-
gen unterhalb etwa 51010 s=1. Eine konstante Dehnrate von 2,8-10-10 s=1 be-
deutet eine Dehnung von 1 % in 10.000 h. Die in Laborversuchen gemessenen
Kriechraten liegen {berwiegend im Bereich von rund 10=¢ bis 10-10s=1. Zum
Vergleich: Die in einem Zugversuch bei RT eingestellte Dehnrate betragt ca. 10~
3s~1 (EN 10002—1), Warmzugversuche werden etwa bei 5-10-° s=1 durchgefiinrt
(EN 10002-5, Angaben jeweils fur den FlieBbeginn). Fir hochtemperaturbean-
spruchte Bauteile reichen die Auslegungslebensdauern bis etwa 10° Stunden =
11,4 Jahre. (Anm.: Da im Labor Ublicherweise nicht iber so lange Zeitraume
geprift wird, erhdlt man diese Daten Uber Extrapolation der im Labor Gber kirze-
re Zeitraume bestimmten Daten).

Sofern keine ausgepragte Hohlraumbildung stattfindet, geschieht die Kriech-
verformung, wie plastische Verformung allgemein, unter Volumenkonstanz. Die
Querkontraktionszahl ist dann v = 0,5, so dass der Absolutbetrag der Querver-
formung halb so groR ist wie die Langskriechdehnung; ausgedrickt als Haupt-
dehnungen: €2 = e3 = — 0,5 &1 (bei Rundproben ist die Querverformung gleich der

relativen Durchmesserabnahme: 3 = €3 = AD/Dp).
Der beschriebene ideale Verlauf der Kriechkurve mit den ausgepragten drei
Abschnitten wird nur bei Reinmetallen und einigen Mischkristalllegierungen be-
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obachtet. Besonders bei teilchengeharteten Legierungen treten dagegen deutli-
che Abweichungen auf. Die Bedingung der Spannungskonstanz, die dem idealen
Verlauf zugrunde liegt, ist bei Bauteilen nicht erfullt, weil die angreifende Kraft
konstant bleibt und sich die Spannung aufgrund der Querschnittsabnahme durch
das Kriechen erhéht. LabormaRig wird in der Regel unter konstanter Last gepruft.
Spannungskonstanz lasst sich zwar realisieren, z. B. durch einen angepassten,
gekrimmten Hebelarm, den so genannten Andrade-Chalmers-Arm, wird aber nur
selten eingesetzt. Die wahre Spannung ist unter der Annahme der Volumenkon-
stanz, welche bei nicht zu starker Kriechschadigung erfullt ist, mit der Dehnung
wie folgt verknupft:

GW=g=60%=(50||:—(;=60(1+8)=60-68W (3.7)
1 1

(Formeln fur € und &, siehe unter Zeichen und Einheiten).

Diese Beziehungen gelten im Bereich der GleichmafRdehnung. Selbst wenn das
beschriebene ideale Kriechverhalten gegeben sein sollte, wére es unter Lastkon-
stanz der (g; t)-Darstellung nicht ohne weiteres zu entnehmen. Bild 3.4 stellt bei-
de Kurvenverlaufe schematisch gegenlber. Der sekundare Bereich zeichnet sich
bei konstanter Last nicht durch einen geradlinigen Anstieg aus, sondern weist
eine stetig zunehmende Kriechrate entsprechend der kontinuierlich anwachsen-
den Spannung auf. Der Bruch erfolgt unter diesen Bedingungen eher als unter
konstanter Spannung. Ab wenigen Prozent Kriechverformung macht sich der
Unterschied beider Kurvenverlaufe bemerkbar, und zwar umso ausgepragter, je
héher die Spannungsabhangigkeit der Kriechrate ist (Kap. 3.4.2.1).

A

€

T = const.

_—

0 t

Bild 3.4 Vergleich einer idealen Kriechkurve unter konstanter Spannung mit einer
Kriechkurve unter konstanter Last
Die Bereichseinteilung ist nur bei Spannungskonstanz identifizierbar.
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Bild 3.5 gibt zwei unter konstanter Last ermittelte Kriechkurven eines austeniti-
schen Stahles fur sehr lange Lebensdauern von ca. 33.000 h (= 3,8 Jahre) und
203.000 h (= 23 J.) wieder. Die (g; t)-Darstellung tauscht besonders bei der am
langsten getesteten Probe eine klassische Dreiteilung der Kriechkurve vor. Bis
ca. 100.000 h Belastungsdauer ist man geneigt, aufgrund des in etwa geradlini-
gen Kurvenanstiegs einen stationdren Bereich anzunehmen, zumal sich bei den
auftretenden Dehnungen der Unterschied zwischen Last- und Spannungskon-
stanz noch nicht deutlich bemerkbar macht. Bei genauerer Auswertung stellt sich
jedoch heraus, dass kein stationares Kriechen im mikrostrukturellen Sinne auftritt.
Daher sind minimale anstelle von stationdren Kriechraten angegeben.

10—

i o, = 98 MPa
e, %

| o, = 58 MPa

5 —
L émin =3,4-10710 &7
i émin =3.1-10711 57"

0 | ‘ | | | | ‘ | | | | ‘ | | | | ‘
0 50.000 100.000 150.000 200.000

t,h
Bild 3.5 Kriechkurven fiir den austenitischen Stahl X 40 CoCrNi 20 20 (1.4977; S-590)
bei 750 °C bis tber 200.000 h (23 J.) Belastungsdauer bis zum Bruch [3.1]

3.3.2 Darstellungsformen der Kriech- und Zeitstanddaten
und Aspekte der Bauteilauslegung

Die aus Kriechversuchen gewonnenen Daten kdnnen in verschiedenen Schaubil-
dern fur die Bauteilberechnungen oder fiir Werkstoffvergleiche aufbereitet wer-
den. Bild 3.6 stellt die gebrauchlichsten Darstellungsformen gegeniber. Die iso-
chronen Zeitdehn- und Zeitstandlinien werden zusammen mit den Festigkeits-
daten aus Zugversuchen in Abhangigkeit von der Temperatur in Festigkeits-
schaubildern zusammengetragen, Bild 3.7. Dem Konstrukteur dienen diese Dia-
gramme dazu, fir einen gegebenen Werkstoff zu erkennen, welcher Auslegungs-
kennwert bei einer bestimmten Temperatur relevant ist und wie hoch dieser ist.
Verstandlicherweise kann beispielsweise eine 10* h-Zeitstandfestigkeit oder
1 %/10* h-Zeitdehngrenze nicht direkt gemessen werden, denn eine Probe wird
nicht exakt nach dieser Zeit brechen bzw. 1 % Dehnung erreichen. In den Kriech-
versuchen werden zundchst Spannungen angesetzt, die zu abgeschétzten Ziel-
lebensdauern fuhren. Die Zeitstandfestigkeiten und Zeitdehngrenzen mit glatten
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Bild 3.6 Darstellungsformen der Kriech- und Zeitstanddaten
a) (g; t)-Kriechkurven
b) Zeitstanddiagramm
c) Zeitdehnliniendiagramm
d) Isochrone Zeitstandlinien
e) Isochrone Zeitdehnlinien

Zeitangaben werden dann durch Interpolation oder (begrenzte) Extrapolation aus
den Zeitstand- bzw. Zeitdehnliniendiagrammen gewonnen.

Grundsatzlich ist bei erhéhten Temperaturen die Frage von Bedeutung, ob die
Dimensionierung nach den zeitunabhangigen Kennwerten, der Streck- oder
0,2 %-Dehngrenze oder bei sproden Werkstoffen der Zugfestigkeit, erfolgen
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kann, oder ob nach der zeitabhdngigen Zeitdehngrenze oder Zeitstandfestigkeit
auszulegen ist. Technisch kann beispielsweise die 1 %-Zeitdehngrenze fiir 10° h
relevant sein: Rp 11059 -

A
Auslegung nach

Zeitdehngrenze,
R z.B. 1%

Re/ﬁ (RpO,ZIG)

Auslegung nach
Streck- oder 0,2 %-
Dehngrenze

Re/1°r (R

p0,2/1‘})

m t/9

>
»

0
Bild 3.7 Schematisches Festigkeitsschaubild fiir tiefe und hohe Temperaturen

Nach DIN 50 118 wird bei den Dehnungsangaben stets die gesamte bleibende
(= inelastische) Dehnung g;, genannt, einschlieBlich der eventuell zu beriicksich-
tigenden plastischen Anfangsdehnung. Aufgrund dieser Festlegung nahern sich
zu tieferen Temperaturen die Zeitdehnlinien und die betreffenden zeitunabhangi-
gen Dehngrenzen aus Zugversuchen bei derselben Nenndehnung an, ohne sich
zu schneiden. Dieser Konvention folgen die praxisublichen Darstellungen nicht
immer, d. h. es werden manchmal Zeitdehngrenzlinien eingetragen, die aus-
schlieRlich die Kriechdehnung erfassen. Somit kommt es zum Uberschneiden der
zeitunabhangigen und der zeitabhangigen Dehngrenzlinien. Fir Auslegungs-
kennwerte sind diese Abweichungen streng zu beachten.

Bei den Zugversuchdaten missen die vorgeschriebenen Dehnraten eingehal-
ten werden, weil die Werte besonders bei hohen Temperaturen sowie — vor allem
bei krz-Metallen — bei sehr tiefen Temperaturen zeit- und damit dehnratenabhan-
gig sind. Fir Werkstoffe mit geringen Zeitbruchdehnungen erfolgt die Auslegung
oft auch nach der Zeitstandfestigkeit mit entsprechenden Sicherheitsabschlagen.
Daher wird der Verlauf der Zeitstandfestigkeit fiir eine bestimmte Lebensdauer
Uber der Temperatur meist zuséatzlich eingetragen.

Fur ein vollstdndiges Festigkeitsschaubild ist — mit entsprechender statisti-
scher Absicherung der Werte — eine sehr groRe Datenbasis erforderlich. Fur den
zeitabhangigen Festigkeitsbereich zieht sich die Erstellung eines solchen Dia-
gramms daher Uber viele Jahre, oft sogar Jahrzehnte hin. Bild 3.8 zeigt ein Bei-
spiel eines Festigkeitsschaubildes fur den hochwarmfesten martensitischen 12 %
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Cr-Stahl X22CrMoV12-1. Fir dieses Material liegt der Schnittpunkt zwischen Rg
oder R, g und Rp 11059 Dei etwa 300 °C und der mit der Zeitstandfestigkeit

R bei ca. 320 °C. Oberhalb dieser Temperaturen wirken sich Kriechvor-

m10% /9

gange bei diesem Werkstoff so stark aus, dass die Auslegung nach zeitabhangi-
gen Kenndaten zu erfolgen hat. Bei geringeren als den hier zugrunde gelegten
Lebensdauern von 105 h verschiebt sich die Schnitttemperatur zu héheren Wer-
ten. Beispielsweise betragt die 10° h-Zeitstandfestigkeit bei 450 °C nur etwa die
Halfte der Warmzugfestigkeit bei dieser Temperatur, bei 500 °C rund die Halfte
der Warmstreckgrenze.

900 —

R, MPa

500

S T T T T O
0 100 200 300 400 500
9, °C
Bild 3.8 Festigkeitsschaubild des martensitischen 12 % Cr-Stahles X22CrMoV12-1
Fir die 1 %-Zeitdehnlinie sowie fur die Zeitstandlinie sind 100.000 h angesetzt.

Bei Bauteilen, die durch ihr eigenes Gewicht oder — im Falle der Rotation — durch
ihre Fliehkraft belastet werden, ist es fur den Werkstoffvergleich oft glinstiger die
Festigkeitswerte auf die Dichte zu normieren. Analog zu tiefen Temperaturen, bei
denen die Begriffe Reilllange oder z. B. 0,2 %-Dehnlédnge gebrduchlich sind,
kann bei hohen Temperaturen von Zeitrei3ldnge oder Zeitdehnldnge gesprochen
werden mit den Berechnungsgleichungen:

Rm /0 Rp ert/o

P-g

Lnyo =

g Erdbeschleunigung = 9,81 m/s2

Zahlenbeispiel: Bei einer Zeitstandfestigkeit von 100 MPa und einer Dichte von
8 g/cm3 betragt die ZeitreiBlange 1,274 km. Ein unter Eigengewicht hangender
Stab dieser Lange mit gleich bleibendem Querschnitt wiirde also an der Ein-
spannstelle bei der Temperatur & nach der Zeit t abreilen. Die Zeitdehnlédnge
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besagt analog, dass sich im Einspannbereich eine definierte plastische Dehnung
einstellt. Die Dehnung Utber der Gesamtlange ist viel geringer, weil die Spannung
mit dem Abstand abnimmt.

Bei rotierenden Bauteilen, z. B. Turbinenschaufeln, geht die Dichte ebenfalls
direkt proportional in die Berechnung der Spannung in einem beliebigen Quer-
schnitt ein. Bei konstantem Querschnitt Uber der Bauteillange gilt fur die Radial-
spannung:

2

o(r) = pTw(raz—rz)= 19,7 pn? (ra2 -r2) (3.9)

o  Winkelgeschwindigkeit=2  n

n  Drehzahl

ra Aulenradius des rotierenden Teiles vom Drehmittelpunkt

r  Abstand des betrachteten Querschnittes vom Drehmittelpunkt

Der am starksten kriechbelastete Querschnitt ergibt sich aus derjenigen Kombi-
nation aus Spannung und Temperatur, welche die geringste Zeitstandfestigkeit
oder Zeitdehngrenze hervorruft. Abhangig vom Temperaturverlauf Gber der Bau-
teillange ist dies nicht unbedingt die Stelle héchster Spannung, also nicht der
Einspannquerschnitt oder bei Turbinenschaufeln nicht der FuRquerschnitt. Wie im
Falle des eigengewichtbelasteten Stabes bedeutet eine Auslegung nach Zeit-
dehngrenze, dass sich die vorgegebene Dehnung nur im kritischen Querschnitt
einstellt, nicht jedoch iber der gesamten rotierenden Bauteillange.

Ebenso wie bei tiefen Temperaturen die Festigkeitskennwerte Re oder Ry g2
sowie R, im einaxialen Zugversuch gewonnen werden, liegen fiir hohe Tempera-
turen generell die Zeitdehngrenzen und Zeitstandfestigkeiten aus Kriechversu-
chen mit einem einachsigen Spannungszustand vor. Bei mehrachsigen Span-
nungszustédnden berechnet man im Tieftemperaturbereich nach einer der Festig-
keitshypothesen eine Vergleichsspannung oy, welche mit der dufderen Spannung
im einaxialen Zugversuch gleichwertig ist. Der Ausdruck ,gleichwertig“ bezieht
sich bei den Festigkeitshypothesen auf das Versagen durch Bruch bei spréden
Werkstoffen (Normalspannungshypothese) oder den plastischen FlieRbeginn
(Schubspannungs- und Gestaltdnderungsenergiehypothese). Fir Kriechen unter
einem mehrachsigen Spannungszustand liefert die Berechnung einer Vergleichs-
spannung nach der auf von Mises zurlickgehenden Gestaltdnderungsenergie-
hypothese oft eine gute Ubereinstimmung mit Experimenten [3.2, 3.3]. Eine Kom-
bination der von Mises- mit der Normalspannungshypothese ist treffender, wenn
fur das Zeitstandversagen die maximale Hauptnormalspannung ¢1 mafRgebend
ist (z. B. [3.4 - 3.6]).

Mehrachsige Zugspannungszustédnde kdnnen an Kleinproben mit Hilfe ge-
kerbter Zeitstandproben nachgebildet werden (Kap. 3.16).
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3.4 Versetzungskriechen

3.4.1 Mikrostrukturelle Interpretation

Im Folgenden wird von Versetzungen als den Tragern der Kriechverformung aus-
gegangen, was als Versetzungskriechen bezeichnet wird. Aufbauend auf den
Ausflihrungen in Kap. 3.1 kann der Kriechprozess versetzungsdynamisch gedeu-
tet werden. Hierzu wird die so genannte Erholungstheorie des Kriechens in ihren
Grundziigen vorgestellt. Leitgedanke dieser Theorie, die auf J. Weertman zu-
rickgeht [3.7], ist die vollkommene thermische Aktivierung des thermischen
Spannungsanteiles c¢f. Dies bedeutet, dass sich die auflen angelegte Spannung
das Gleichgewicht halt mit den inneren Spannungen, die von den langreichweiti-
gen Spannungsfeldern der Versetzungen herriihren, siehe GI. (3.2). Nach dieser
Vorstellung setzt sich die verformungstragende Versetzungsbewegung aus
schnell ablaufenden Gleitschritten und langsamen Kletterschritten zusammen.
Letztere bewirken das Ausléschen von Versetzungen. Die Erholung stellt also
den entscheidenden Teilschritt des Versetzungskriechens dar. Da das Klettern
geschwindigkeitsbestimmend fur die Verformung ist, spricht man auch von klet-
ter- oder erholungskontrolliertem Kriechen. Sobald sich infolge des Klettervor-
ganges ein Versetzungsteilstiick ausgeldscht hat, kann sich ein neues gleicher
Léange oder gleicher Energie bilden. Der Verformungsvorgang bleibt hierdurch
sténdig im Gange, solange dullere Spannung anliegt.

Die Kriechkurve mit ihrer klassischen Dreiteilung lasst sich mit diesen Kennt-
nissen folgendermafen interpretieren. Sofern sich der Werkstoff in einem verset-
zungsarmen Ausgangszustand befindet (gegossen oder rekristallisiert), wird sich
die Versetzungsdichte entsprechend der &uReren Spannung nach Lastaufgabe
erhéhen. Im Primarbereich werden mehr Versetzungen erzeugt, als in derselben
Zeit durch Erholung abgebaut werden. Zunehmende Versetzungsdichte bedeutet
ein engmaschigeres Versetzungsnetzwerk und damit starkere gegenseitige Be-
hinderung der Versetzungsbewegungen. Die Verfestigung h nach Gl. (3.4) uber-
wiegt also im Ubergangsbereich, und die Kriechrate nimmt stetig ab.

Nach der Erholungstheorie kann sich die Versetzungsdichte und damit die
Verfestigung h maximal soweit erhéhen, bis ein Gleichgewicht zwischen der
aullen angelegten Spannung und den durch die Versetzungen zustande kom-
menden inneren Spannungen entsteht. Dieser Zustand kennzeichnet den sekun-
daren Kriechbereich:

Ca =a-G-b-/pPmax (3.10)

= Gi max
fir oef =0 (Erholungstheorie)

Die Versetzungsdichte nimmt einen maximalen zeitlichen Mittelwert p an. Sie

befindet sich dabei in einem dynamischen Gleichgewicht, d. h. die pro Zeiteinheit
ausgeldschten Versetzungen werden in derselben Zeiteinheit neu gebildet:
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dp+
_ 3.11
pm (3.11)

dp™
dt

und

he]

— 1 of 2 4 Oa 2 ;
=Pmax=(a b)2. G b2. Sy mito=0,5und sij=65; (3.12)

erzeugte Versetzungsdichte

ot
p~  vernichtete Versetzungsdichte
) zeitlich mittlere Versetzungsdichte

Zahlenbeispiel: Fir Ni mit b =2,510~19 m und G = 60 GPa (bei hohen Tempera-
turen) errechnet sich bei einer anliegenden Spannung von 65 =100 MPa eine
Versetzungsdichte von p = 2-108 m/cms3.

Man bezeichnet den Sekundérbereich auch als stationdren Kriechbereich, weil
sich die Versetzungsdichte zeitlich nicht &ndert. Fur derartige stationére Zustéande
gibt es zahlreiche Analogien, z. B. chemische Gleichgewichte oder die stationare
Strémung eines Mediums oder die von Wéarme (einstromende Menge pro Zeit
= ausstrémende Menge pro Zeit). Die sich einstellende stationére Kriechrate €g4
ist minimal wegen maximal méglicher Verfestigung, und sie bleibt im stationaren
Bereich konstant, sofern bei konstanter Spannung geprift wird. In Gl. (3.12) fallt
auf, dass die Versetzungsdichte nur von der Spannung abhé&ngt; eine leichte
Temperaturabhéngigkeit kommt lediglich Gber den G-Modul zustande.

Der Kriechvorgang ist Uber die Erholungsrate r stark temperaturabhéngig. Das
Gleichgewicht von Entfestigung und Verfestigung im stationdren Bereich lasst
sich beschreiben, wenn die GIn. (3.3) und (3.4) in Bezug gesetzt werden:

dp~
) dt
€e =

de

= % = const. (3.13)

Die Entwicklung der Versetzungsstruktur in den beiden ersten Kriechbereichen ist
schematisch in Bild 3.9 dargestellt. Wahrend des Ubergangskriechens formiert
sich aus einer anfanglich regellosen Versetzungsverteilung bei vielen Werkstoffen
ein Subkorngeflige. Im stationaren Bereich ist diese Entwicklung abgeschlossen
und der Subkorndurchmesser dgk andert sich nicht mehr. Er steht mit der ange-
legten Spannung in umgekehrt-proportionalem Verhéltnis:
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Bild 3.9 Schematische Darstellung zur Entwicklung der Versetzungsstruktur beim Krie-

chen [3.8]

a) regellose Verteilung zu Beginn des Primérbereiches

b) beginnende Bildung von Kleinwinkelkorngrenzen im fortgeschrittenen Pri-
méarbereich

c) fortgeschrittene Bildung von Kleinwinkelkorngrenzen gegen Ende des Pri-
méarbereiches

d) abgeschlossene Subkornbildung im Sekundarbereich

1
dsk ~ — (3.14)

Oa

Bild 3.10 zeigt ein Beispiel von Subkorngrenzen in einem austenitischen Stahl
nach Kriechbeanspruchung im Sekundérbereich.

Theoretisch kénnte sich die Verformung im stationdren Bereich nahezu endlos
fortsetzen, d. h. die Dehnung kénnte so grof3 werden, bis die auf den Restquer-
schnitt bezogene Spannung die Trennfestigkeit erreicht. Dies ist praktisch nicht
der Fall, weil sich gleichzeitig mit der Verformung Schadigung im Werkstoff ent-
wickelt in Form von Poren und Rissen. Im Tertidrbereich hat sich die innere
Werkstoffschadigung so weit fortentwickelt, dass sie eine Beschleunigung des
Kriechvorganges hervorruft, die letztlich zum Bruch fiihrt. Bei ausreichend kriech-
duktilen Werkstoffen tritt an einer zuféllig schwacheren Stelle Einschniirung im
Bereich Il auf.
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Bild 3.10 Subkorngrenzen im austenitischen Stahl Alloy 800 H nach Kriechbeanspru-
chung im stationdren Bereich, TEM-Hellfeld-Bild [3.9]

3.4.2 GesetzmiBigkeiten des Versetzungskriechens

Die GesetzmaRigkeiten des Versetzungskriechens werden geeigneterweise auf
die sekundare oder stationdre Kriechrate ¢4 bezogen. Zum einen représentiert
diese GroRe die Kriechfestigkeit des Werkstoffes, zum anderen hat sich im sta-
tiondren Bereich eine gleich bleibende Versetzungsanordnung eingestellt. Im
Primarbereich ist diese Bedingung nicht erfillt, weil sich hier die Versetzungs-
dichte und -anordnung andern. Im tertidren Kriechabschnitt liegen ebenfalls keine
stabilen strukturellen Verhaltnisse vor aufgrund verstéarkter Kriechschadigung und
eventueller Einschniirung.

3.4.2.1 Spannungsabhéngigkeit

Im Bereich mittlerer und niedriger Spannungen folgt die Spannungsabhangigkeit
der sekundaren Kriechrate mit guter Genauigkeit einem Potenzgesetz, dem Nor-
fon’schen Kriechgesetz:

gg=A-a" (3.15)

A Konstante = f(T, Werkstoff und Werkstoffzustand)
n  Spannungsexponent
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Man spricht in diesem Bereich auch vom Potenzgesetz-Kriechen. Bei hohen
Spannungen, die fiir kriechbeanspruchte Bauteile uninteressant sind und nur bei
der Warmumformung eine Rolle spielen, wurde festgestellt, dass das Potenzge-
setz nicht gilt (power-law-breakdown), sondern eine Exponentialfunktion die
Spannungsabhéngigkeit besser beschreibt. Bezogen auf die Dehnrate und den
Diffusionskoeffizienten tritt dieser Ubergang bei € /D = 1013 m—2 auf. Anpassun-
gen durch andere Funktionen, z. B. eine sinh-Funktion, kdnnen besonders Uber
grolRere Spannungsbereiche die Messwerte besser beschreiben. Sie werden
jedoch selten verwandt, weil das Norton’sche Gesetz einfach ist in Bezug auf
Berechnung und Auftragung.

Zweckmalligerweise werden die Ergebnisse in doppeltlogarithmischer Ach-
senteilung dargestellt, damit sich gemanR Gl. (3.15) Geradenabschnitte ergeben,
wenn der Spannungsexponent konstant ist (lgeg=a+n-lgo, a=const.).
Bild 3.11 zeigt die Auftragung schematisch fir eine konstante Temperatur. Der
Spannungsexponent nimmt bei Reinmetallen Werte von n = 4 bis 5 an. Bei ein-
phasigen Legierungen kann er darunter liegen (n = 3), bei mehrphasigen Legie-
rungen dagegen deutlich darliber, bis zu n = 40. Bei sehr niedrigen Spannungen
oder Kriechraten kénnen Exponenten um n = 1 auftreten. Ein Exponent von n = 1
bedeutet einen Wechsel im Verformungsmechanismus, der ausschlieBlich auf
Diffusion beruht und Diffusionskriechen genannt wird (Kap. 3.6).

Bild 3.12 gibt ein Beispiel fur die ¢4 = f(c)-Abhangigkeit des hochwarmfesten
austenitischen Stahls Alloy 800 H fir 900 und 1000 °C wieder. Der Exponent liegt
bei diesem Werkstoff in dem untersuchten Spannungsbereich konstant bei
n=5,1.

lgég

n=>5 Bild 3.11

Versetzungs- Spannungsabhangigkeit der stationa-

kriechen ren Kriechrate fiir einphasige Metalle
und Legierungen (plb: power-law-
breakdown)

Diffusionskriechen

v

lgo
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Bild 3.12

Spannungsabhéngigkeit der sta-
tiondren Kriechraten des austeniti-
schen Stahles Alloy 800 H bei 900
und 1000 °C [3.9]

Die in Kap. 3.3.1 beschriebene Versuchsfuhrung unter Lastkonstanz I&dsst sich
gezielt nutzen, um aus einem Einzeltest Aussagen Uber die Spannungsabhangig-
keit der Kriechrate zu erhalten, weil die Spannung wahrend des Versuches stetig
ansteigt. Dazu muss die jeweils wahre Kriechrate ¢, mit der wahren Spannung ¢
w in Beziehung gesetzt werden. Die wahre Spannung wiederum steht bei gege-
bener Ausgangsspannung mit der technischen Dehnung € und der wahren Deh-
nung ¢,, im Bereich der GleichmaRdehnung in einem festen Verhéltnis, siehe Gl.
(3.7). Die wahren Werte errechnen sich aus:

€w

sowie

ew—

Li
dL L.
— =In—L=In(1+eg)
Lo|_ Lo
_dey _ 1 dL
dt L; dt

(3.16)

s. Gl. (3.6)
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Legt man das Norton’sche Kriechgesetz
éw=A-0y" =A-[og(1+¢)]" s. GIn. (3.15) u. (3.7)

zugrunde, folgt durch Logarithmieren:

Igéw = IgA+n-lIgog+n-lIg(1+€)=b+0,434-n-¢,y (3.17)
| S

=const.=b
b Konstante

Da es sich hierbei um eine Geradengleichung handelt, geht aus der Auftragung
der wahren Kriechrate (logarithmisch) gegen die wahre Dehnung (linear) der
Spannungsexponent unmittelbar aus der Steigung hervor:

n= 2,304~M (3.18)
dey

Bild 3.13 stellt die (lgé,y; ey )-Diagramme fur Versuchsfuhrung unter konstanter
Spannung und konstanter Last bei idealer Dreiteilung der Kriechkurven gegen-
Uber. Neben der Mdéglichkeit, den Spannungsexponenten aus dieser Auftragung
zu ermitteln, besitzt sie den weiteren Vorteil, dass Feinheiten des Kriechverlaufs

Igéy,

o = const.

[r—
—

€w
Bild 3.13 Differenzierte Kriechkurve in der Auftragung der wahren Kriechrate (log.)
gegen die wahre Dehnung (lin.) fur ideale Verlaufe unter konstanter Span-
nung und konstanter Last
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Bild 3.14 Verlaufe der wahren Kriechrate gegen die wahre Dehnung des austenitischen
Stahles X 40 CoCrNi 20 20 bei 750 °C fur sehr niedrige Dehnraten [3.1]

— besonders Abweichungen vom klassischen Verhalten — gut aufgelést werden
kénnen, was bei der Ublichen (g; t)-Darstellung nicht gelingt. Bild 3.14 zeigt dies
an einem Beispiel fur die Kriechkurven entsprechend Bild 3.5. Man erkennt
gegeniiber dem idealen Verhalten nach Bild 3.13 fiir F = const. bei der lang ge-
testeten Probe einen steilen, gekrimmten Kurvenverlauf nach dem Kriechraten-
minimum sowie einen sehr hohen Spannungsexponenten im geradlinig anstei-
genden Kurventeil bei beiden Versuchen. Beide Erscheinungen deuten nicht auf
einen echten stationdren Kriechbereich im Anschluss an das Minimum hin. Die
Griinde fir diese Anomalien hangen u. a. mit der Mehrphasigkeit der Legierung
zusammen.

3.4.2.2 Temperaturabhdngigkeit

Die Temperaturabhangigkeit der stationdren Kriechrate folgt einer Arrhenius-
Exponentialfunktion:
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QC
RT (3.19)

¢€g =B-e
B Konstante = f(c, Werkstoff und Werkstoffzustand)

In dieser Schreibweise wird die Aktivierungsenergie — wie meist Ublich — auf
1 Mol bezogen; bezége man sie auf 1 Atom, so stiinde im Nenner des Exponen-
ten anstelle der allgemeinen Gaskonstanten R die Boltzmann-Konstante kg (siehe
auch Gl. 1.5).

Als grobe Vorstellung Uber die starke Temperaturabhéngigkeit mége folgende
Angabe dienen: Eine Temperaturerhhung um 70 °C kann eine Halbierung der
Belastungsdauer bis zum Bruch bewirken. Selbstverstandlich gilt dieser pauscha-
le Wert nicht allgemein, vielmehr sind der Werkstoff, die Spannung und die Aus-
gangstemperatur zu nennen.

Da dem Kriechen als Elementarprozess das Klettern von Stufenversetzungen
und somit die Diffusion zugrunde liegt, findet man bei Reinmetallen eine Uberein-
stimmung der Aktivierungsenergie des Kriechens mit derjenigen der Selbstdiffu-
sion: Q. =Qgp (c: creep). In Legierungen findet zwar derselbe Grundmechanis-
mus statt, die gemessene Aktivierungsenergie kann aber in mehrphasigen Legie-
rungen deutlich vom Wert fur die Diffusion abweichen, weil eine so genannte
Reibungsspannung zu bericksichtigen ist (Kap. 3.8). Bei der Arrhenius-Auftra-
gung (lgég; 1/ T) kann die Aktivierungsenergie aus der Steigung der Geraden

entnommen werden:

d(lgég)
=_-2304-R.—2°%s/ 3.20
Qe d(1/T) (3.20)

Bild 3.15 gibt ein Beispiel fiir den Stahl Alloy 800 H wieder, bei dem stationare
Kriechraten jeweils bei einer Spannung von 28 MPa zwischen 900 bis 1000 °C
gemessen wurden. Es errechnet sich nach GI. (3.20) eine Aktivierungsenergie
von 350 kJ/mol. Bei dieser Art der Berechnung wird man auch bei Reinmetallen
prinzipiell einen etwas héheren Wert finden, als er der Diffusion entspricht. Der
Grund liegt darin, dass sich bedingt durch die Temperaturabhangigkeit der elasti-
schen Moduln bei gleicher Spannung mit steigender Temperatur eine zunehmen-
de Versetzungsdichte einstellt. Dies wiederum ist auf den Einfluss des Schubmo-
duls auf die elastische Gitterverzerrungsenthalpie durch die Versetzungen zu-
rickzufiihren: Ug ~ G. Mit zunehmender Temperatur sinkt G; dadurch wirden die
inneren Spannungen bei gleich bleibender Versetzungsdichte abnehmen. Da
aber die duBere Spannung zur Ermittlung der Temperaturabhangigkeit des Krie-
chens konstant gehalten wird und o, = G;j ist, steigt die Versetzungsdichte mit der
Temperatur an (siehe auch Gl. 3.12).

Eine Korrektur auf gleich bleibende Verhéltnisse bei der Versetzungsdichte
wird rechnerisch dadurch vorgenommen, dass die Spannung auf den E-Modul
normiert wird entsprechend der zusammengefassten GesetzmaRigkeit:
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Bild 3.15 Temperaturabhéngigkeit der stationaren Kriechgeschwindigkeit des austeniti-
schen Stahles Alloy 800 H [3.9]

n Q c
R () -
=C:|——| -e RT 3.21a
S e
C Konstante = f(Werkstoff und Werkstoffzustand)

Aufgrund der Proportionalitat E ~ G flhrt die Normierung mit dem Wert E zum
gleichen Ergebnis wie ein ebenfalls mdéglicher Bezug auf G. Logarithmiert lautet
Gl. (3.21 a):

0434-Q; 1

Igég =1gC+n-I1g 6 —n-Ig[E(T)] -
N —— T

= const.

(3.21 b)

Der Spannungsexponent n sollte sich bei Reinmetallen unter der Voraussetzung
konstanten Mikrogefiiges als temperaturunabhangig erweisen. Auch die werk-
stoffabhdngige Konstante C wird als temperaturunabhangig angesetzt. Differen-
ziert man unter diesen Voraussetzungen GI. (3.21 b) nach 1/T und 16st nach Q¢
auf, erhalt man die korrigierte Kriechaktivierungsenergie zu:

_ r|d(gs)  d(IgE)
Qc =-2304-R Id(1/T) +n d(1/T)I (3.22)
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Fur die Korrektur muss der Verlauf Ig E = f(1/T) bekannt sein. Im Beispiel nach
Bild 3.15 wurde auf diese Weise eine Aktivierungsenergie von 307 kJ/mol errech-
net, welche allerdings immer noch héher als die fiir die Diffusion der Elemente
Fe, Ni, Cr in dem austenitischen Stahl liegt, welche mit ca. 285 kJ/mol angegeben
wird.

Die beschriebene Berechnung der Aktivierungsenergie hat nur fiir wissen-
schaftliche Zwecke eine Bedeutung, wenn die Aktivierungsenergien des Krie-
chens und der Diffusion verglichen werden sollen. Fir technische Belange inte-
ressiert dagegen der direkt nach Gl. (3.20) ermittelte Wert, weil er die tatséachliche
Temperaturabhangigkeit der stationdren Kriechrate reprasentiert.

3.4.2.3 Abhéangigkeiten von Werkstoffparametern

Die Konstante C in Gl. (3.21 a) beinhaltet eine Reihe von Parametern, die den
Werkstoff und den Werkstoffzustand charakterisieren. Die wesentlichen Einfluss-
gréBen werden nachfolgend vorgestellt.

a) Diffusionskoeffizient

Eine bedeutende Rolle fiir die Kriechfestigkeit spielt der Diffusionskoeffizient des
betreffenden Werkstoffs. Gl. (1.13) Iasst sich direkt in Gl. (3.21 a) einsetzen we-
gen der Identitdt Q. = Qgp (bei Reinmetallen):

& =Cy [Ej D (3.23)

C4 Konstante = f(Werkstoff und Werkstoffzustand)

Aus den Ausfiihrungen in Kap. 1.3.1.2 geht hervor, dass der Diffusionskoeffizient
fur die meisten technisch relevanten Metalle bei derselben homologen Tempera-
tur in etwa einen konstanten Wert annimmt: D(T/Tg) = const. Fir eine hohe
Kriechfestigkeit ist es daher wesentlich, einen Werkstoff mit einem mdéglichst ho-
hen Schmelzpunkt zu wahlen. Vergleicht man unterschiedliche Gitterstrukturen
miteinander, so stellt man fest, dass die dichtest gepackten kfz- und hdP-Metalle
bei denselben homologen Temperaturen einen geringeren Diffusionskoeffizienten
aufweisen als die nicht dichtest gepackten krz-Metalle (siehe Bild 1.4). In der Tat
besitzen die meisten Hochtemperaturwerkstoffe eine kfz-Struktur, wie die auste-
nitischen Stahle und die Co- sowie Ni-Basislegierungen. Allerdings liegen die
Schmelzpunkte der technisch brauchbaren kfz-Werkstoffe im Gegensatz zu eini-
gen krz-Metallen nicht auRergewdhnlich hoch. Die hochschmelzenden refrakta-
ren krz-Metalle (z. B. Mo, W, Ta) sind aus Korrosionsgriinden nur fir Anwendun-
gen in Inertatmosphéare geeignet.
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b) Elastizitdtsmodul

Man stellt einen starken Einfluss des E-Moduls auf die Kriechfestigkeit fest, wenn
man verschiedene Werkstoffe unter normierten Bedingungen miteinander ver-
gleicht. GemaR Bild 3.16 wird ein Zusammenhang der Form Ig ¢ = const.+ Ig E
gefunden, wobei in diesem Fall fir die Auftragung diejenige Spannung gewahlt
wurde, welche eine stationdre Kriechrate von ¢&g4= 10-3 s~ erzeugt bei einer

Temperatur, die fir das jeweilige Metall einen Diffusionskoeffizienten von
D = 10-14 m?/s ergibt (daraus folgt: ¢5/D =10""m™2). Auf diese Weise werden

nach Gl. (3.23) alle Gbrigen GréRen konstant gehalten, um die (c; E)-Beziehung
zu identifizieren. Allerdings wird dabei der Einfluss der Stapelfehlerenergie igno-
riert (siehe unter Punkt c).

Die Korrelation nach Bild 3.16 bestétigt das in GI. (3.21 a) und (3.23) vorweg-
genommene Ergebnis, namlich dass die anzulegende Spannung linear mit dem
E-Modul ansteigt, um eine konstante sekundare Kriechrate hervorzurufen bei
ansonsten gleichen tbrigen GréRen in Gl. (3.23). Die stationare Kriechrate hangt
also mit demselben Exponenten n von 1/E ab wie von der Spannung, d. h. relativ
stark. Bild 3.17 veranschaulicht diesen E-Moduleinfluss schematisch anhand
einer (lgég; lgo)-Darstellung.

x©
o

[ TTTIT

Bild 3.16

Abhangigkeit der angelegten Span-
nung vom E-Modul unter normierten
Bedingungen fir verschiedene Metal-
le

-
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Innerhalb der gestrichelten Linien
ordnen sich alle untersuchten Metalle
ein; die durchgezogene Linie gibt
Mittelwerte an (nach [3.10], [3.11])

N

o, MPabei ¢.=103s'u. D =10" m?s

ol 2 vl L
10 100
E, GPa

Der Einfluss des E-Moduls auf die elastische Verformung ist offensichtlich durch
das Hooke’sche Gesetz: € = 6/E. Der E-Modul ist ein Mal fur die Bindungskréfte
zwischen den Atomen: Je héher der E-Modul ist, umso geringer ist die sich ein-
stellende elastische Verformung bei konstanter Spannung. Die Auswirkung des
E-Moduls auf die Kriechverformung ist nicht unmittelbar ersichtlich, beruht aber
auf einem ahnlichen Uberlegungsansatz. Der E-Modul geht in die Spannungsfel-
der der Versetzungen ein, wie in Kap. 3.4.2.2 in anderem Zusammenhang er-
ortert. Die gespeicherte elastische Verzerrungsenthalpie U, weist eine Proportio-
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nalitdt Ug ~ G und damit Ug ~ E auf. Hieraus I&sst sich die innere Spannung ge-
maf Gl. (3.2) ableiten: 6;=0.-G- b-\/E. Bei gleicher angelegter Spannung 6, = Gj
nimmt mit steigendem E- und G-Modul die Versetzungsdichte p ab. Folglich wer-
den im Mittel die Gleitebenenabstdnde und damit die durch Klettern zu Uberwin-
denden Wege zwischen Versetzungen ungleichen Vorzeichens gréRer, was zu
einer geringeren Erholungsrate r = |dp7/dt| fuhrt. Entsprechend GI. (3.13) sinkt
somit die Kriechrate.

Wie aus Bild 3.17 ersichtlich ist, kann es aufgrund dieser Deutung keinen Ein-
fluss des E-Moduls auf die Kriechrate im Bereich des reinen Diffusionskriechens
mit n = 1 geben (siehe Kap. 3.6).

A

Igég

niedriger
E-Modul

—

lgo

Bild 3.17 Einfluss des E-Moduls auf die stationdre Kriechrate
Die Pfeile geben die Abnahme der Kriechrate mit steigendem E-Modul bei
konstanter Spannung an.

c) Stapelfehlerenergie

Vergleicht man die Kriechfestigkeit verschiedener kfz-Metalle bei gleichen o/E-
Werten und gleichen Diffusionskoeffizienten D, so werden Unterschiede deutlich,
die eine systematische Abhangigkeit von der Stapelfehlerenergie aufweisen. Ni
und Al beispielsweise, die beide eine hohe Stapelfehlerenergie von ca. 300 bzw.
200 mJ/m? besitzen, zeigen unter normierten Versuchsbedingungen relativ hohe
Kriechraten gegeniuber den Metallen mit geringer Stapelfehlerenergie, wie Cu
oder Ag (ca. 60 bzw. 20 mJ/m?2). Fiir die stationdre Kriechrate wird folgender Zu-
sammenhang in Erweiterung von Gl. (3.23) gefunden [3.12]:
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n
. (o}
és=Cp Yr " (Ej -D (3.24)

Co Konstante = f(Werkstoff und Werkstoffzustand)

Bild 3.18 stellt den Einfluss der Stapelfehlerenergie auf die Kriechfestigkeit
schematisch im (lgég;lgo)-Diagramm dar. Da krz-Legierungen grundsétzlich
eine hohe Stapelfehlerenergie von ca. 300 mJ/m?2 aufweisen, sind kaum Unter-
schiede bei diesen Werkstoffen hinsichtlich der Kriechrate unter normierten Be-
dingungen zu erwarten. Bei anderen Werkstoffen, besonders denen auf Ni-Basis,
I&sst sich der Stapelfehlerenergieeinfluss gezielt durch Legieren nutzen.

A

Igég
hohe
Stapelfehler-
energie
niedrige
Stapelfehler-
energie

n=3.5

lgo

Bild 3.18 Einfluss der Stapelfehlerenergie auf die stationare Kriechrate
Die Pfeile geben die Abnahme der Kriechrate mit sinkender Stapelfehlerener-
gie bei konstanter Spannung an.

Die Abhéngigkeit von der Stapelfehlerenergie wird damit gedeutet, dass aufge-
spaltene Stufenversetzungen in ihrer Kletterbewegung behindert sind, weil die
Teilversetzungen zunachst rekombinieren missen, bevor der Klettervorgang
ermdglicht wird. Bei gegebener Spannung verzégert das Warten der aufgespalte-
nen Versetzungen auf die thermische Aktivierung zur Einschniirung des Stapel-
fehlers den gesamten Erholungsvorgang, so dass die Erholungsrate r in Gl.
(3.13) vermindert wird und somit die Kriechrate abnimmt. Andere Interpretationen
zum Einfluss der Stapelfehlerenergie sind denkbar [3.10].

Der hohe Einfluss der Stapelfehlerenergie Uberrascht insofern, als bei den
betrachteten Temperaturen oberhalb ca. 0,4 Tg eine weitgehende thermische
Aktivierung des Rekombinationsvorganges der Teilversetzungen erwartet werden
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sollte. Nach gangiger Theorie laufen das Schneiden von Versetzungen sowie das
Quergleiten von Schraubenversetzungen, wobei ebenfalls die Stapelfehlerbdnder
eingeschnirt werden mussen, bereits oberhalb rund 0,2 Tg so rasch thermisch
aktiviert ab, dass kein mechanischer Spannungsanteil mehr dafiir aufgebracht
werden muss. Man kann davon ausgehen, dass der hohe Exponent von 3,5 in GI.
(3.24) nur im Bereich mittlerer Temperaturen giiltig ist, nicht jedoch bei sehr ho-
hen Temperaturen.

Im Bereich des Diffusionskriechens mit n = 1 besteht naturgemaf kein Ein-
fluss der Stapelfehlerenergie auf die Kriechfestigkeit (siehe Kap. 3.6).

d) Korngré3e

Korngrenzen stellen grundséatzlich bei allen Temperaturen uniberwindbare Hin-
dernisse fiir Versetzungen dar und begrenzen somit die maximalen Laufwege der
Versetzungen. Bei tiefen Temperaturen ergeben sich hieraus entscheidende
Konsequenzen fiir die Festigkeit der Werkstoffe, welche mit abnehmender Korn-
grolRe ansteigt (Feinkornhartung, Hall-Petch-Beziehung). Im Kriechbereich ist
diese Funktion der Korngrenzen jedoch nicht mafigeblich. Wie in Kap. 3.4.1 be-
schrieben, bilden sich bei vielen Werkstoffen wahrend des Kriechens Subkérner
aus, so dass die Subkorngrenzen laufwegbegrenzend fur die Versetzungen wir-
ken. Auch bei Abwesenheit von Subkérnern finden die geschwindigkeitsbestim-
menden Ausléschvorgange der Versetzungen innerhalb der Kérner statt; die Ver-
setzungen laufen also gar nicht bis zu den Grof3winkelkorngrenzen. Hieraus
kénnte man schlieBen, dass die Korngrofle Uberhaupt keinen Einfluss auf die
Kriechfestigkeit auslibt, solange sie genliigend grofl3 gegeniiber dem sich bei ge-
gebener Spannung einstellenden Subkorndurchmesser ist. Diese Annahme trifft
jedoch nur zu, wenn man allein das kletterkontrollierte Versetzungskriechen in-
nerhalb der Koérner betrachtet. KorngroéReneinflisse machen sich dagegen stark
bemerkbar im Bereich des Diffusionskriechens sowie beim zusétzlich auftreten-
den Korngrenzengleiten.

3.5 Korngrenzengleiten

Korngrenzen spielen bei Kriechvorgdngen eine besondere Rolle. Bei hohen
Temperaturen gleiten die Kérner entlang ihrer Grenzen aneinander ab, was bei
tiefen Temperaturen in unmerklich geringem Mal3e geschieht. Dies wird als Korn-
grenzengleiten bezeichnet. Diese auf die Korngrenzen konzentrierten Kriechvor-
gange Uberlagern sich den in den Koérnern stattfindenden Verformungen:

€f = €K +€KG (3.25)

€ gesamte Kriechverformung
€K Beitrag durch Verformung im Korninnern
ekg Beitrag durch Korngrenzengleiten



3.5 Korngrenzengleiten 119

Die fur die Abgleitung mafigebliche Spannung ist die entlang der Korngrenzen
wirksame Schubspannung. Da diese bei einachsiger Zugbelastung unter 45° zur
Belastungsachse maximal ist, wird an 45°-Korngrenzen der grofite Gleitanteil
erwartet. Durch die Kornvolumen- und Korngrenzenverformung wird ein insge-
samt inhomogener Deformationszustand geschaffen, weil die Gesetzmafigkeiten
fir beide Vorgange unterschiedlich sind. Gl. (3.24) beschreibt die gesamte
Kriechrate im Bereich des Versetzungskriechens nur dann zuverlassig, wenn der
Korngrenzenkriechanteil nicht zu hoch ist. Bei steigendem oder sogar Uberwie-
gendem zweiten Term in Gl. (3.25) mussen die fir das Korngrenzenkriechen
relevanten GréRen berlcksichtigt werden:

. n*
¢k =K 8o (3.26)
ke - dk
K Konstante
) effektive Korngrenzenbreite (=2 b = 0,5 nm)
n* Spannungsexponent fiir das Korngrenzengleiten, n* = 2 bis 3

nke Korngrenzenviskositét [N s/m?]

Die Spannungsabhéngigkeit fur die Korngrenzengleitgeschwindigkeit ist geringer
als die der Kornvolumenverformung. Fur n* werden Werte von ca. 2 bis 3 beob-
achtet (siehe Zusammenstellung in [3.13]). Mit grober werdendem Korn nimmt
der Korngrenzenkriechanteil an der Gesamtverformung ab. Hier liegt eine der
Abhangigkeiten der Kriechfestigkeit von der Korngré3e begriindet. Bei steigender
Korngréfte nimmt die Kriechrate ab und somit — umgekehrt wie bei der Kaltver-
formung — die Kriechfestigkeit zu.

Zuséatzlich wird der Korngrenzenkriechanteil durch die Festigkeit der Korn-
grenzen gegen Abgleiten beeinflusst, welche durch die Korngrenzenviskositat
ausgedrickt wird. Dieser Begriff wird im Ubertragenen Sinne wie bei Flissigkeiten
benutzt: Je hoher die Viskositat ist, umso zaher fliel3t der Stoff. In die Korngren-
zenviskositat gehen mehrere Parameter ein. Zum einen verhdlt sie sich umge-
kehrt-proportional zum Koeffizienten fir Korngrenzendiffusion Dgg, d.h.
€ kg ~ Dkg- Somit steigt der Anteil des Korngrenzengleitens an der Gesamtver-
formung u. a. mit der Temperatur. An den Korngrenzen angereicherte Fremdele-
mente verringern die Korngrenzendiffusion (Kap. 1.3.3.2) und reduzieren folglich
den Korngrenzenkriechanteil. Zum anderen nimmt die Korngrenzenviskositat mit
Korngrenzenwiderstdnden zu, welche die Korngrenze fester gegen Abgleiten
machen. Mit diesen Widerstédnden sind Korngrenzenrauigkeiten in Form von Stu-
fen oder Wellen gemeint sowie auf der Korngrenze liegende Ausscheidungen.
Gezackte Korngrenzen lassen sich bei einigen Legierungen durch geeignete
Wérmebehandlung gezielt einstellen. Korngrenzenausscheidungen stellen eine
wirksame legierungstechnische MaRnahme dar, um das Korngrenzengleiten zu
behindern. Die Teilchen missen relativ grob sein und dicht aneinander liegen,
allerdings ohne einen durchgehenden Film zu bilden.
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Mit zunehmender Spannung und zunehmender Gesamtkriechrate wird der
Anteil der Korngrenzenverformung immer geringer, weil die durch Kornvolumen-
verformung hervorgerufene Kriechrate gemall dem Norton’schen Kriechgesetz
(Gl. 3.15) mit einem hdheren Exponenten der Spannung folgt als die Korngren-
zenkriechrate nach Gl. (3.26). Die Linien divergieren also in der (lgg¢;lgo )-
Darstellung zu héheren Spannungen. Bei gentigend hohen Spannungen spielt
das Korngrenzengleiten beziglich der Gesamtverformung daher keine Rolle
mehr. Entsprechend wirkt sich die KorngréRe in diesem Gebiet kaum auf die
Kriechfestigkeit aus. Dieser Spannungsbereich liegt in der Regel oberhalb techni-
scher Belastungen, so dass allgemein ein gréberes Korn geeignet ist, die Kriech-
festigkeit von Bauteilen zu erhéhen.

Bei den bisherigen Betrachtungen wurden Kornvolumen- und Korngrenzen-
verformung als voneinander unabhdngige Vorgdnge interpretiert. Tatsachlich
erfordern die Verformungen entlang der Korngrenzen jedoch Anpassungsvor-
gange im Korninnern. Diese Akkommodationen beziehen sich sowohl auf die
gesamte Kornverformung, welche aus Kompatibilitdtsgrinden gleichzeitig zu
erfolgen hat, als auch auf den lokalen Bereich beiderseits der Korngrenzen.

Die Korner deformieren nach den vorgestellten Mechanismen des Verset-
zungskriechens oder — bei sehr geringen Spannungen — durch Diffusionskriechen
(Kap. 3.6). Der unmittelbare Bereich entlang der Korngrenzen erfordert Akkom-
modationen, weil die Korngrenzen von der idealen Planaritdt abweichen kénnen.
AuRerdem muss sich die Matrix um Korngrenzenausscheidungen herum anpas-
sen, wenn die zwischen den Teilchen liegenden Korngrenzenflachen aneinander
abgleiten. Bild 3.19 schematisiert den Prozess anhand gewellter Korngrenzen.

Die Akkommodationen im Korngrenzenbereich erfolgen wie im Kornvolumen
bei héheren Spannungen durch Versetzungsbewegung und bei niedrigen haupt-
sdchlich durch Diffusion. Das Modell ist auch auf andere Korngrenzenhindernis-
se, wie Stufen oder Ausscheidungen, Ubertragbar. An Tripelkanten muss in je-
dem Fall, also auch wenn die Korngrenzen glatt und ausscheidungsfrei sein soll-
ten, Akkommodation erfolgen, weil sonst die Kompatibilitdt nicht gewahrt wére.
Wird das Korngrenzengleiten nicht lokal von Materietransport begleitet, kommt es
zu starken Spannungsiberhéhungen an den Korngrenzen mit der Folge der
Rissbildung (Kap. 3.10.2).

Das Korngrenzengleiten mit Diffusions- und/oder Versetzungsakkommodation
leistet den dominanten Beitrag zur superplastischen Umformung, bei der Deh-
nungen von rund 100 bis 1000 % erreicht werden. Voraussetzung fir diese ho-
hen Verformungsgrade sind extrem feine, globulare Kérner bis maximal 10 ym
Durchmesser. Dadurch wird der Bereich des vorherrschenden Korngrenzenglei-
tens und Diffusionskriechens zu umformtechnisch interessanten Verformungsra-
ten von etwa 10~3 bis 10~' s=1 verschoben (siehe Bild 3.21). Die Umformung
muss auf jeden Fall in dem Dehnratenbereich erfolgen, welcher durch eine gerin-
ge Spannungsabhangigkeit von € im Bereich von n = 1 bis 3 gekennzeichnet ist.
Die Gegenwart einer zweiten Phase ist zudem erforderlich, um Kornvergréberung
wahrend der Umformung zu verhindern. Unter diesen Bedingungen kann prinzi-
piell jeder metallische Werkstoff superplastisch umgeformt werden.
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Bei einer Werkstoffentwicklung sowie bei der Optimierung der Warmebehand-
lung von Legierungen ist auf ein ausgewogenes Festigkeitsverhaltnis zwischen
dem Korninnern und den Korngrenzen zu achten. Wére beispielsweise das Korn-
volumen sehr stark durch Teilchen gehértet und das Korngrenzengleiten nicht in
entsprechendem Male behindert, so wiirde verstarkt Kriechrissbildung einsetzen.
Der Werkstoff wirde in diesem Fall eine verhaltnismaRig geringe Zeitstandfestig-
keit aufweisen, weil die Duktilitat niedrig ware.

Bild 3.19 Korngrenzengleiten mit notwendigen Akkommodationsvorgangen aufgrund
welliger Korngrenzenmorphologie (KG: Korngrenze)
a) Anpassung durch Versetzungsbewegung
b) Anpassung durch Diffusion
Die Pfeile deuten den Materiefluss aus Druckspannungsbereichen (=) in
Zugspannungsbereiche (+) an.

3.6 Diffusionskriechen

Bisher wurde stets von Versetzungen als den Tragern der bleibenden Verfor-
mung ausgegangen. Grundsétzlich setzt sich die Gesamtkriechverformung & je-
doch aus einem durch die Versetzungen hervorgerufenen Anteil ey sowie einem
davon unabhé&ngigen, durch alleinige Diffusion bewirkten Dehnungsbetrag ep
zusammen:
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eg=ey+ep (3.27)

Wahrend Gl. (3.25) die Verformungsgebiete unterteilt — Kornvolumen und Korn-
grenzen — bezieht sich Gl. (3.27) auf die Tradger der Kriechverformung. Sowohl
Kornvolumen- als auch Korngrenzenverformung kénnen jeweils durch Verset-
zungen sowie durch ausschlieBliche Diffusion zustande kommen.

Bei extrem niedrigen Spannungen stellt sich geman Gl. (3.2) eine sehr geringe
Versetzungsdichte ein. Der durch Versetzungen getragene Kriechverformungsan-
teil wird dann vernachlassigbar. In diesem Bereich dominiert ein Verformungsme-
chanismus, welcher vornehmlich auf Leerstellenwanderung beruht. Dies wird als
Diffusionskriechen bezeichnet. Der Vorgang basiert auf der spannungsabhéngi-
gen Leerstellenkonzentration. Immer dann, wenn an einem Kristall mechanische
Spannungen anliegen, ist die Leerstellenkonzentration neben der Temperatur
zusatzlich eine Funktion der &rtlichen Spannung. In Zonen mit Zugspannungen ist
die Bildung von Leerstellen erleichtert, ausgedriickt durch eine verringerte Leer-
stellenbildungsenthalpie. In Druckspannungsgebieten ist dagegen die Leerstel-
lenbildung erschwert. Die temperatur- und spannungsabhangige Leerstellenkon-
zentration errechnet sich nach der Gleichung:

Q-c
xL(T,0) = x(T)-e k8T :xL(T)-{P_r Q'Gj (3.28)
kg - T

x_(T) temperaturabhangige Leerstellen-Gleichgewichtskonzentration ohne
Spannung, s. Gl. (1.12)

c Ortlich wirkende Normalspannung

Q Atomvolumen

kg Boltzmann-Konstante

Vorzeichen + bei Zugspannung

Vorzeichen — bei Druckspannung

Die Naherung ist giltig fur den Fall, dass Q-c << kg-T ist, was bei geringen Span-
nungen und hohen Temperaturen zutrifft (mit typischen Atomvolumina fir Metalle
ist kg/Q = 1 MPa/K >> 6/T).

Die Korngrenzen dienen als Quellen und Senken fiur Leerstellen. Um die Rich-
tung des Leerstellen- oder Materieflusses in einem polykristallinen Werkstoff an-
geben zu kénnen, missen die Normalspannungskomponenten, welche fir die
Leerstellenkonzentration entscheidend sind, fur die einzelnen Korngrenzenteilfla-
chen eines Kornes identifiziert werden. Haben die Normalspannungen gleiches
Vorzeichen, aber unterschiedliche Héhe — wie bei einaxialer Zugbelastung — baut
sich ebenfalls ein Leerstellenkonzentrationsgradient zwischen den unterschied-
lich belasteten Korngrenzen auf, weil sich nach Gl. (3.28) fir x_(T, o) ungleiche
Werte einstellen. Der Konzentrationsunterschied bewirkt einen gerichteten Leer-
stellenstrom weg von den Korngrenzengebieten erhdhter und hin zu denen gerin-
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gerer Konzentration. Solange eine aulere Spannung anliegt, &ndern sich auch
die Normalspannungskomponenten an den Korngrenzflachen nicht, und der
Leerstellenstrom wird permanent aufrechterhalten. Da die Atome in entgegenge-
setzte Richtung zum Leerstellenstrom wandern, findet durch die gerichtete Diffu-
sion ein Materietransport statt, der eine Formanderung der Kérner und des ge-
samten Koérpers bewirkt.

Dieser Materiefluss lasst eine Analogie zum elektrischen Stromfluss erkennen:
Die Elektronen flielen vom Minuspol, welcher einen Elektronenitberschuss auf-
weist, zum Pluspol, wo Elektronenmangel herrscht. Durch Anlegen der elektri-
schen Spannung bleibt der Zustand des Elektronenkonzentrationsgefélles beibe-
halten, und es fliel3t elektrischer Strom analog zum Leerstellenstrom.

Bild 3.20

Verformung eines Polykristalls durch Diffusionskrie-
chen unter einaxialer Zugspannung

Die dicken Pfeile deuten den Materiestrom nach
dem Nabarro-Herring-Mechanismus an, die diinnen
den nach dem Coble-Mechanismus.

Bild 3.20 zeigt schematisch die Materiestréme in einem polykristallinen Geflige
unter einaxialer Zugbelastung. Zwei voneinander unabhdngige Vorgange liefern
additive Beitrdge zur Kriechverformung: Je nach Temperatur und Korngré3e do-
miniert Diffusion entweder entlang von Korngrenzen oder durch das Kornvolu-
men. Die Nabarro-Herring-Theorie geht von dominanter Gitterdiffusion aus, wah-
rend nach der Coble-Theorie die Korngrenzen als bevorzugte Wanderungswege
der Leerstellen und Atome behandelt werden. Bei Temperaturen oberhalb ca. 0,8
bis 0,9 Tg wird der Uberwiegende Anteil des Materietransportes durch den Nabar-
ro-Herring-Mechanismus geliefert, weil im Korninnern im Vergleich zu den Korn-
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grenzen mehr Diffusionswege zur Verfiigung stehen. Fir niedrigere Temperatu-
ren dominiert das Coble-Kriechen aufgrund der geringeren Aktivierungsenergie
der Korngrenzendiffusion (Qkg = 0,5 bis 0,6 Qg; KG: Korngrenzendiffusion, G:
Gitterdiffusion), siehe Kap. 1.3.3.2.

Fur beide Mechanismen spielt die Korngréflie eine erhebliche Rolle. Fiir das
Nabarro-Herring-Kriechen wird eine Abhangigkeit der Kriechrate éyy ~ dk™2 ge-
funden und fiir das Coble-Kriechen ¢¢ ~ dk=3. Die Kriechrate hangt dariiber hi-
naus linear von der Spannung ab, d. h. der Norton’sche Spannungsexponent
nach GI. (3.15) ist n=1. Man spricht dann von viskosem oder Newton’schem
FlieRen, weil zahe FlUssigkeiten, so genannte Newton’sche Fluide, ein analoges
FlieRverhalten aufweisen, bei dem die erzeugte Reibungsspannung der Flie3ge-
schwindigkeit proportional ist (der Proportionalitatsfaktor ist die Viskositat). Eine
beide Mechanismen zusammenfassende Gleichung lautet [3.14]:

ip=ény tic = 28 [DG +n'6'DKG} = . 92 D (3.29)

kg T | dy2 I ke T dy2

o Konstante = 20

) effektive Korngrenzenbreite (=2 b = 0,5 nm)
Dg Diffusionskoeffizient der Gitterdiffusion

Dkg Diffusionskoeffizient der Korngrenzendiffusion

Der effektive Diffusionskoeffizient Def stellt die Uberlagerung der Gitter- und der
Korngrenzendiffusion gemag Gl. (1.18) dar:

Dot :DG+’;—j.DKG s. Gl. (1.18)

Im Falle von & § Dkg/dk >> Dg, was fiir niedrigere Temperaturen zutrifft, ist der
Diffusionsbeitrag durch das Gitter vernachlassigbar (siehe Bild 1.7/rechter KEr-
venteil). In Mischkristallen ist fir den Gitterdiffusionskoeffizienten der Wert Dg

nach Gl. (1.16) einzusetzen. Dkg lasst sich durch Fremdelemente herabsetzen,
die an die Korngrenzen segregieren.

Die zur L6ésung von Gl. (3.29) erforderlichen GréRen sind fir eine gegebene
Legierung meist mit hinreichender Genauigkeit bekannt oder abschatzbar, so
dass sich die auf das Diffusionskriechen entfallende Kriechrate gréRenord-
nungsmafig bestimmen lasst. Im Vergleich mit der tatsdchlich gemessenen
Kriechrate kann dann der Anteil des Diffusionskriechens ermittelt werden. Ande-
rerseits kann die Formel benutzt werden, um bei einer Legierung die mindestens
durch Diffusionskriechen zu erwartende Kriechrate in Abhangigkeit von Span-
nung und Temperatur anzugeben. Héhere Dehnraten kédnnen nur durch einen
anderen Mechanismus — das Versetzungskriechen — erzeugt werden.
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Die starke Abhéngigkeit beider Diffusionskriechvorgdnge von der Korngrofie
bedeutet, dass zum Zwecke einer hohen Kriechfestigkeit ein grobes Korn einzu-
stellen ist. Bild 3.21 stellt schematisch dar, wie durch ein gréberes Korn die
Kriechrate abgesenkt sowie der Ubergang vom dominanten Versetzungskriechen
zum Uberwiegenden Diffusionskriechen zu geringeren Spannungen verschoben
wird. Vereinfachend ist dabei angenommen, dass die Korngrof’e das Verset-
zungskriechen nicht beeinflussen mdge. Perfekte Einkristalle weisen ausschlief3-
lich Verformung durch Versetzungsbewegung (bzw. Zwillingsbildung) auf; bei
ihnen kann kein Diffusionskriechen stattfinden.

A

lgég
Versetzungs-
kriechen

n=3...5

dK Ilgrobll
n=1

Diffusionskriechen

Bild 3.21 Einfluss der KorngréRRe auf die Kriechfestigkeit
Die Pfeile geben die Abnahme der Kriechrate mit gréber werdenden Kérnern
bei konstanter Spannung an.

In Gl. (3.29) finden sich auRer den genannten Grofen keine weiteren festigkeits-
beeinflussenden Parameter wieder. Im Bereich des Diffusionskriechens gehen
also im Gegensatz zum Versetzungskriechen die Stapelfehlerenergie sowie der
E-Modul nicht in die sich einstellende Kriechrate ein, siehe auch Bild 3.17 und
3.18. Ebenfalls die beim Versetzungskriechen sehr wirksame Teilchenhartung
wirkt sich auf die Diffusionsvorgénge nicht direkt aus, auflter einem mdglichen
Effekt auf die beiden Diffusionskoeffizienten Dg und Dkg. Unter den durch das
Diffusionskriechen bei einer bestimmten Korngréfie und Spannung vorgegebenen
Grenzwert nach Gl. (3.29) lasst sich die Kriechrate also nicht driicken.

Eine Mdglichkeit, das Diffusionskriechen zu reduzieren, ist prinzipiell iber eine
Behinderung des Korngrenzengleitens gegeben (siehe Kap. 3.5), weil diese bei-
den Mechanismen eng miteinander gekoppelt sind [3.14 - 3.16]. Eine Kornver-
formung durch alleinige Diffusion kann aus Kompatibilitdtsgriinden nicht ohne
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gleichzeitiges Korngrenzengleiten ablaufen, Bild 3.22. Deformation durch Verset-
zungsbewegung bendtigt dagegen nicht notwendigerweise gleichzeitiges Korn-
grenzengleiten, wie die Kriechverformung bei hohen Spannungen sowie die Kalt-
verformung zeigen, bei denen das Korngrenzenkriechen vernachlassigbar ist.
Diffusionskriechen und Korngrenzengleiten mit Akkommodation durch Diffusion
stellen demgegeniber zwei nicht voneinander trennbare Vorgange dar.

Bild 3.22

Kopplung zwischen Diffusionskriechen und Korngren-
zengleiten

Die dicken Pfeile deuten den Materiestrom nach dem
Nabarro-Herring-Mechanismus an, die diinnen Pfeile
das damit notwendigerweise verbundene Korngren-
zengleiten.

3.7 Verformungsmechanismuskarten

Fir Reinmetalle, Legierungen und Keramiken kann aus so genannten Verfor-
mungskarten abgelesen werden, welcher Verformungsmechanismus in Abhan-
gigkeit von Spannung und Temperatur dominiert. Diese Darstellungsform geht
zurtick auf J. und J.R. Weertman [3.17]. Nach M.F. Ashby, der diese Diagramme
erweitert und fur viele Werkstoffe erstellt hat (z. B. in [3.18]), werden die Verfor-
mungskarten auch Ashby-maps genannt.

Bild 3.23 zeigt eine Verformungskarte schematisch, Bild 3.24 ein Realbeispiel
fur Nickel mit einer mittleren Korngré3e von 60 um. Um fir vergleichbare Materia-
lien &hnliche Schaubilder zu erhalten, werden auf der Temperaturachse homolo-
ge Temperaturen T/Tg aufgetragen und auf der Spannungsachse normierte
Spannungswerte. Beziglich letzterer sind die in der Literatur zu findenden Karten
nicht immer einheitlich: Wenn o/E-Werte angegeben werden, handelt es sich
ausschlieRlich um Zugversuchdaten. ¢ bedeutet in diesen Féllen die grofRte
Hauptnormalspannung ¢4, welche im einachsigen Spannungszustand mit der an-
gelegten Prifspannung o identisch ist. In [3.18] werden dagegen durchgangig die
auf den Schubmodul normierten Schubspannungen t/G angegeben. Dabei ist die
fur die Versetzungsbewegung relevante gréfite Schubspannung tmax bestimmt
worden. Die 1/G-Werte lassen sich beispielsweise auf den einachsigen Span-
nungszustand des Zugversuches umrechnen mit den Beziehungen tmax = G1/2
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und E=2G (1+v), d. h. 1/G =064 (1+Vv)/E=1,3 61/E oder 64/E =0,77 /G (mit
v = 0,3, was mit guter Genauigkeit fir die meisten Maschinenbauwerkstoffe gilt;
eine leichte Temperaturabhangigkeit von v sei vernachlassigt). Die Unterschiede
in den beiden Angaben auf der Spannungsachse sind also nicht erheblich.

Die konstitutiven Verformungsgesetze, die herangezogen werden, um die Kar-
ten zu erstellen, basieren auf stationdren Verformungszusténden, berlcksichtigen
also keine zeit- oder verformungsabhéngigen Effekte. Ublicherweise wird die
KorngréRRe als wichtiger und reproduzierbar einstellbarer Gefligeparameter ge-
nannt. Zusatzlich kénnen in die Verformungskarten, wie in Bild 3.24 geschehen,
Iso-Dehnraten eingetragen werden, welche es erlauben, die sich zu einem jewei-
ligen (o; T)- oder (t; T)-Paar einstellende stationdre Dehnrate abzulesen.

1
theoretische Festigkeit
10" —
Versetzungsgleiten
(konventionelle plastische Verformung)
102 =
. —7 7
o FlieRigrenze Versetzungskriechen
© < Volumen-
diffusion
10_3 - Versetzungskerndiff.
elastische Diffusionskri hl
Verformung Irrusionskriechen
104 — '
Korngrenzendiffusion | Volumendiffusion
Coble-Kriechen | <—t Nabarro-Herring-
| Kriechen
|
10° | |
0 0,5 1

T, -
Bild 3.23 Verformungsmechanismuskarte (nach [3.19])



128 3 Hochtemperaturfestigkeit und -verformung

9, °
-200 O 500 1000 1453
T T 7 —— 1 1 T
10 10t
102 10°

103

1/G, -

10

10°

106 10"
107 102
I
108 | | | | ] | | | i | 103
0 0,5 1
T/IT

s 7
Bild 3.24 Verformungsmechanismuskarte fir Nickel mit einer Korngréf3e von 60 pm
Zusétzlich sind Linien gleicher Dehnrate eingetragen [nach 3.20].

Wéhrend die Diagramme fur Reinmetalle und Mischkristalllegierungen relativ
Ubersichtlich und auf der Basis Uberschaubarer Literaturdaten erstellbar sind,
ergibt sich besonders fur komplexe Hochtemperaturwerkstoffe die prinzipielle
Schwierigkeit des Mikrogefligeeinflusses. Abgesehen von verschiedenen mdogli-
chen Ausgangszustanden andert sich die Mikrostruktur oft wahrend der Verfor-
mung erheblich, verursacht durch den Zeit- und/oder Verformungseinfluss. Hohe
Genauigkeit kann daher von den angegebenen Felderbegrenzungen und Dehn-
geschwindigkeitsangaben nicht erwartet werden.

Die theoretische Festigkeit eines Werkstoffes betragt ungefahr 1/G = 0,1. Die-
ser Grenzwert hdngt Uber G nur schwach von der Temperatur ab, was im loga-
rithmischen Malstab nicht erkennbar ist. In den technisch interessierenden
(t; T)-Bereichen unterscheidet man folgende Verformungsmechanismen:

a) Elastische Verformung

Die sich in jedem Bereich spontan einstellende elastische Dehnung kann aus
dem Ordinatenwert 1/G unmittelbar bestimmt werden: Sie betragt eg = 0,77 1/G
(Hooke’sches Gesetz und die oben genannten Beziehungen zwischen 1t und ¢
bzw. E und G eingesetzt). Die elastische Verformung Gberwiegt in technisch rele-
vanten Zeiten alle mikroplastischen Verformungsbeitrdge im Bereich unterhalb
der Streckgrenze bis zu Temperaturen von etwa 0,3 bis 0,4 Tg, bei sehr niedrigen
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Spannungen auch noch bis zu héheren Temperaturen. In allen anderen (c; T)-
Bereichen dominiert bleibende Verformung nach unterschiedlichen Mechanis-
men.

In manchen Darstellungen wird der elastische Bereich nicht eingetragen, son-
dern statt dessen das Feld des Coble-Kriechens bis 0 K und zu geringsten Deh-
nungen oder Spannungen ausgedehnt. Eine Erlduterung hierzu erfolgt unter d).

b) Versetzungsgleiten/konventionelle plastische Verformung

Die durch Versetzungsgleiten gepragte konventionelle plastische Verformung
ohne nennenswerte zeitabhangige Erholungsvorgénge (Klettern) herrscht im
gesamten Temperaturbereich von 0 K bis Tg bei hohen Spannungen vor. Bei
tiefen Temperaturen < ca. 0,4 Tg wird das Feld nach unten durch die Streckgren-
ze begrenzt, wie unter a) diskutiert. Bei hohen Temperaturen > ca. 0,4 Tg erfolgt
zu tieferen Spannungen hin ein Wechsel zum dominierenden Mechanismus des
Versetzungskriechens. Der Ubergang vom kletterkontrollierten Kriechen zur Plas-
tizitdt mit vorwiegend konservativen Versetzungsbewegungen durch Gleiten ist
gekennzeichnet durch den so genannten power-law-breakdown. Das Norton’sche
Kriechgesetz nach Gl. (3.15) beschreibt bei diesen hohen Spannungen die Span-
nungsabhangigkeit der Verformungsgeschwindigkeit nicht mehr korrekt.

c) Versetzungskriechen

Das Versetzungskriechen stellt den dominierenden Verformungsmechanismus im
Temperaturbereich von ca. 0,4 Tg bis Tg dar. Das Feld des Versetzungskrie-
chens wird meist unterteilt in eines mit vorherrschender Diffusion entlang der
Versetzungskerne und eines mit iiberwiegender Volumendiffusion. Bis zu Tempe-
raturen von 0,5 bis 0,7 Tg laufen die fur den Klettervorgang der Stufenversetzun-
gen erforderlichen Diffusionsstréme hauptsachlich entlang der Versetzungskerne
ab. Bei héheren Temperaturen wird der Hauptanteil der Diffusion tber das unge-
storte Gittervolumen geliefert.

Nach Gleichung (3.12) ergibt sich die Versetzungsdichte beim Kriechen zu
(mit o; = 0, = 0):

1 c 2 4 o 2
p=— | = | ~—| = fira=0,5 siehe Gl. (3.12)
(-b? \G) b2 (G

Setzt man diese Gleichung in diejenige fir den effektiven Diffusionskoeffizienten
Gl. (1.17) ein, so erhalt man den Zusammenhang mit der Spannung:

2
Deff :DG+aV-p~DV :DG+20(%J 'DV (330)

mit ay =5-b?
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Bei geringeren Temperaturen lberwiegt der zweite Term in GI. (3.30), wahrend
fir héhere Temperaturen Dg dominiert. Bei gleicher Temperatur nimmt der Ein-
fluss der Versetzungskerndiffusion nach GI. (3.30) mit steigender Spannung zu,
weil hiermit auch die Versetzungsdichte ansteigt. Aus diesem Grunde verschiebt
sich die Grenze der beiden Teilfelder des Versetzungskriechens in den Verfor-
mungskarten mit der Spannung zu héheren Temperaturen, bei denen der Anstieg
von Dg durch die spannungsbedingte Zunahme von (ay-p) kompensiert wird.

Bei sehr niedrigen Spannungen und entsprechend langen Belastungszeiten
spielen Versetzungen als Verformungstréger keine vorherrschende Rolle mehr.
Die Kriechverformung kommt dann trotzdem nicht zum Stillstand, sondern wird
Uberwiegend getragen vom Materietransport allein durch Diffusion.

d) Diffusionskriechen

Prinzipiell umfasst das Coble-Kriechen den gesamten Bereich der Temperaturen
von 0 K bis ca. 0,8 Tg sowie niedriger Spannungen, bei denen Versetzungsbe-
wegung gar nicht oder unwesentlich zur Verformung beitragt. Unterhalb ca. 0,4
bis 0,5 Tg kommt jedoch durch Diffusion so wenig Verformung zustande, dass die
sich immer einstellende elastische Formanderung in technisch relevanten Zeit-
rdumen Uberwiegt (siehe a). Nur bei extrem langen, in geologischen Mafistédben
relevanten Zeiten liefert das Coble-Kriechen auch bei Temperaturen unterhalb ca.
0,4 Tg einen gegeniber der elastischen Dehnung ins Gewicht fallenden zeitab-
hangigen Beitrag zur Verformung. Aus diesem Grunde wird manchmal in Verfor-
mungskarten das Feld des Coble-Kriechens bis 0 K angegeben.

Wie in Kap. 3.6 erortert, dominiert bei sehr hohen Temperaturen, etwa ober-
halb 0,8 Ts, die Volumendiffusion nach dem Nabarro-Herring-Mechanismus. Der
Ubergang vom Coble- zum Nabarro-Herring-Kriechen ist korngréRenabhangig.

3.8 Kriechen von Legierungen

Die Kriechfestigkeit lasst sich am wirkungsvollsten durch Legierungsbildung er-
hohen. Die beiden Mechanismen Mischkristallhartung und Teilchenhartung wer-
den nachfolgend behandelt.

3.8.1 Mischkristallhdrtung

Formal lasst sich der Anteil der Mischkristallhartung im Bereich des Versetzungs-
kriechens durch einen Beitrag opk beschreiben, welcher sich den inneren Span-
nungen aufgrund der Spannungsfelder der Versetzungen (s. Gl. 3.10) additiv
Uberlagert:

6, =0-G-b-/p+oyk (3.31)

6, aulen anliegende Spannung
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Man bezeichnet ok auch als Mischkristall-Reibungsspannung. Sie hangt von
folgenden Parametern ab: der Fremd- und Matrixatomsorte, der Fremdatomkon-
zentration, der anliegenden Spannung und der Temperatur. Grundséatzlich beein-
flussen geldoste Fremdatome das Kriechverhalten in zweierlei Weise: 1. direkt
durch Wechselwirkungen mit den Versetzungen und 2. indirekt durch Verénde-
rung bestimmter Werkstoffparameter, welche auf die Kriechfestigkeit einwirken.
Die Rolle der Fremdatome beim Diffusionskriechen wird unter letztgenanntem
Abschnitt diskutiert (Kap. 3.8.1.2).

3.8.1.1 Direkte Wechselwirkungen Fremdatome/Versetzungen

Versetzungen, die sich in einem Mischkristall bewegen, treten mit den Fremd-
atomen in standige Wechselwirkung; man spricht von Mischkristallreibung. Inter-
stitielle Elemente, wie C oder N, die besonders in krz-Gittern bei tiefen Tempera-
turen einen erheblichen Streckgrenzenanstieg hervorrufen, sind als geldste
Fremdatome bei hohen Temperaturen wirkungslos. Zum einen Uberwiegt der
Entropieeffekt bei hohen Temperaturen gegentiber der Enthalpieverringerung, die
bei tieferen Temperaturen dominiert. Dies fiihrt dazu, dass sich Zwischengitter-
atome nicht mehr energetisch bevorzugt als Cottrell-Wolke in den Zugspannungs-
feldern der Stufenversetzungen anreichern, sondern sich weitgehend gleichma-
Rig verteilen. Zum anderen ist die thermische Beweglichkeit der interstitiellen
Atome bei Temperaturen oberhalb etwa 0,4 Tg hoch gegenlber der Verset-
zungsgeschwindigkeit, so dass praktisch keine Rickhaltekraft mehr auf die glei-
tenden Versetzungen ausgeilbt wird.

Bei der Diskussion der Wechselwirkungen zwischen Substitutionsatomen und
Versetzungen wird zundchst angenommen, dass Erstere unbeweglich sind und
fur die gleitenden Versetzungen starre Einzelhindernisse darstellen, Bild 3.25 a).
Zwei Hauptmechanismen mit langer Reichweite der Hinderniswirkung lassen sich
unterscheiden: die parelastische und die dielastische Wechselwirkung.

a) Parelastische Wechselwirkung aufgrund der AtomgréBendifferenz

Bei der parelastischen Wechselwirkung tritt das Verzerrungsfeld um ein gegen-
Uber den Matrixatomen grofieres oder kleineres Substitutionsatom herum in
Wechselwirkung mit dem Spannungsfeld einer Stufenversetzung. Zwischen dem
Spannungsfeld gréRerer Fremdatome und dem Zugspannungsbereich der Ver-
setzungen wirkt eine anziehende Kraft, mit dem Druckspannungsbereich eine
abstoRende. Umgekehrt tiben kleinere geldste Atome auf die Zugspannungszone
eine abstolRende und auf die Druckspannungszone eine anziehende Kraft aus. In
jedem Fall ist fiir die Versetzungsbewegung zusatzlicher Kraftaufwand erforder-
lich, weil sie aus einer Potenzialmulde herausbewegt oder tUber einen Potenzial-
berg hinwegbewegt werden miissen. Fiir Schraubenversetzungen ergibt sich nur
eine geringe Wechselwirkung mit Substitutionsatomen aufgrund der Tatsache,
dass deren elastische Verzerrung lediglich Scher- und keine Zug- oder Druck-
spannungskomponenten enthalt.
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Bild 3.25 Verschiedene Mechanismen der Mischkristallhartung

a) Parelastische und dielastische Wechselwirkungen zwischen Versetzungen
und unbeweglichen Fremdatomen als Einzelhindernisse; tiefe Temperatu-
ren

b) Ruhende Versetzung durch Fremdatomwolke verankert (der Fremdatom-
durchmesser sei groRer als der Wirtsatomdurchmesser)

c) Gleitende Versetzung reif’t sich von Fremdatomwolke los; hohe Spannun-
gen

d) Gleitende Versetzung schleppt Fremdatomwolke mit: viskoses Gleiten

e) Fremdatomwolke kann schneller wandern als Versetzung: keine Rickhal-
tekraft mehr fir die Versetzung; sehr hohe Temperaturen

f) Versetzungsausldschung durch Klettern; der effektive Diffusionskoeffizient
hangt von der lokalen Fremdatomkonzentration ab.

Als Mal} fur die festigkeitssteigernde Wirkung wird der Atomgrélienparameter &
definiert als relative Gitterparameterdnderung bezogen auf die Fremdelement-
konzentration:

51 8 —au (3.32)
c ay

a_  Gitterparameter der Legierung
ay  Gitterparameter des Reinmetalls
c Konzentration des Legierungselementes als Atombruch

typische Werte: |8| = 0,01 bis 0,1.
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b) Dielastische Wechselwirkung aufgrund lokaler Schubmoduldnderung

Fremdatome verdndern um sich herum die Bindungskrafte im Gitter, weil un-
gleichnamige Atombindungen auftreten. Dies &uBert sich in einer lokalen Ande-
rung des Schubmoduls, welcher ein Mal fir die Gitterbindungskrafte darstellt.
Aufgrund der Abhangigkeit der elastischen Verzerrungsenthalpie einer Verset-
zung vom Schubmodul (Ug ~ G) wird eine Versetzung von einem Fremdatom
angezogen, wenn lokal ein geringerer Schubmodul herrscht als in der umgeben-
den Matrix. Die Stelle um das Fremdatom herum ist in diesem Fall elastisch wei-
cher wegen schwécherer Bindungskréfte. Ist der 6rtliche Schubmodul dagegen
héher aufgrund starkerer ungleichnamiger Bindungen, wird die Versetzung von
diesen elastisch harteren Zonen um die Fremdatome herum abgestof3en.

Ahnlich wie bei der parelastischen Wechselwirkung ist in beiden Fallen fir die
Bewegung der Versetzungen ein erhéhter Kraftaufwand erforderlich, um entwe-
der die Versetzungen aus den Energietélern loszureif’en oder um sie durch die
harten Zonen, in denen sich ihre Verzerrungsenthalpie erhéhen muss, hindurch-
zudrucken. Man spricht von einer dielastischen Wechselwirkung, welche glei-
chermafen bei Stufen- wie bei Schraubenversetzungen auftritt. Aus diesem
Grund wird ihr ein starkerer Hartungseffekt zugeschrieben als dem AtomgréRen-
unterschied, der sich nur bei Stufenversetzungen auswirkt.

Der Modulparameter n charakterisiert analog zum AtomgréRenparameter die
relative Wirksamkeit des Fremdelementes:

1 G -G
n=—-—+t "M
c Gy

(3.33)

G_  (makroskopischer) Schubmodul der Legierung
Gm  Schubmodul des Reinmetalls
c Konzentration des Legierungselementes als Atombruch

typische Werte: |n| = 0,5 bis 1.

Der Moduleffekt ist auch dann wirksam, falls die Atomradiendifferenz null ist. Aus
Letzterer allein kann also nicht auf die Hohe der Mischkristallhdrtung geschlossen
werden.

Diese beiden Mechanismen sollten einen temperaturunabhangigen Hartungs-
effekt hervorrufen — abgesehen von der leichten Temperaturabhangigkeit des
Schubmoduls —, wenn man die Fremdatome als starre Hindernisse betrachtet. So
findet man in einigen formelméaRigen Beschreibungen zur Substitutionsmischkris-
tallhartung auch keinen Temperatureinfluss (Ubersicht z. B. in [3.21]). Die verein-
fachte Vorstellung unbeweglicher Substitutionsatome trifft jedoch bei erhdhten
Temperaturen und besonders im Kriechbereich oberhalb etwa 0,4 Tg nicht zu.
Vielmehr sind sie imstande, sich als Cottrell-Wolke in den Spannungsfeldern der
Versetzungen anzureichern, so wie es die interstitiellen Atome schon bei geringe-
ren Temperaturen vermégen, Bild 3.25 b). Dieses Bestreben wird vom Atomra-
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dienunterschied angetrieben, weil die elastische Verzerrungsenergie durch die
Anreicherung reduziert wird.

Mehrere Félle sind zu unterscheiden. Bei ausreichend hohen Spannungen
reilen sich die Versetzungen von den Fremdatomen los, Bild 3.25 c). Ein ande-
rer Extremfall liegt vor, wenn die Temperatur so hoch ist, dass die Diffusionsge-
schwindigkeit der Fremdatome die Gleitgeschwindigkeit der Versetzungen uber-
trifft, Bild 3.25 e). Dann ftritt keine Bremswirkung mehr auf. Mischkristallhartung
erfolgt unter diesen beiden Bedingungen ausschlieBlich Uber indirekte Effekte
(Kap. 3.8.1.2).

Fur eine dynamische Wechselwirkung zwischen Fremdatomen und Verset-
zungen missen bestimmte Temperatur/Spannung-Kombinationen erfillt sein, bei
denen die Wolke etwa mit der gleichen Geschwindigkeit diffundieren kann wie die
Versetzungen gleiten, Bild 3.25 d). Die auf die Versetzung wirkende Spannung
schleppt dann die Cottrell-Wolke wie einen Bremsklotz mit. Man spricht von vis-
kosem Gleiten. Der Gleitvorgang ist unter diesen Bedingungen fiir das Kriechen
geschwindigkeitsbestimmend und nicht das Klettern. Bei Legierungen, fiir die in
bestimmten (o; T)-Bereichen das mitschleppkontrollierte Kriechen (viscous-drag-
controlled creep) zutrifft, wird typischerweise ein Spannungsexponent im Nor-
ton’schen Kriechgesetz (Gl. 3.15) von n = 3 gefunden. Dies wird auch als Class
A-Verhalten bezeichnet (A: Alloy).

Der wirksame Diffusionskoeffizient ergibt sich beim viskosen Gleiten aus der
Darken’schen Gleichung (Kap. 1.3.2, Bild 1.5):

~

D=XB~DA+XA-DB s. Gl (1.15)

In stark verdiinnten Mischkristalllegierungen mit xg << xp ist demnach bei diesem
Mechanismus der Diffusionskoeffizient des Fremdelementes Dg dominant. Dies
leuchtet unmittelbar ein, weil die gelésten Atome ihre Platze mit den Matrixato-
men tauschen missen, wenn sie den Versetzungen folgen. Fiur die Konzentratio-
nen mussten jedoch die lokalen Werte eingesetzt werden, die bei Anreicherung
von den globalen deutlich abweichen.

Die Kriechaktivierungsenergie ist beim viskosen Gleiten identisch mit derjeni-
gen der Interdiffusion des Fremdelementes in der Legierung.

3.8.1.2 Verénderung von Werkstoffparametern durch Fremdatome

Fremdatome beeinflussen folgende wesentliche Parameter, die sich auf die
Kriechfestigkeit auswirken:

den wirksamen Diffusionskoeffizienten
die Solidustemperatur

die elastische Moduln E und G

die Stapelfehlerenergie.
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a) Wirksamer Diffusionskoeffizient

Bei sehr hohen Temperaturen spielt sich in Mischkristallen kletterkontrolliertes
Kriechen ab, Bild 3.25 f), im Gegensatz zum Mitschleppmechanismus bei gerin-
geren Temperaturen. Die Fremdatome diffundieren bei gentigend hohen Tempe-
raturen so rasch, dass sie keine Rickhaltekraft mehr auf die gleitenden Verset-
zungen ausuben. Ferner kann der kletterkontrollierte Mechanismus bei niedrigen
Spannungen auftreten, wobei die Kletterabstdnde aufgrund geringer Verset-
zungsdichte so gro® werden, dass der Ausléschprozess geschwindigkeitsbe-
stimmend wird.

Der maRgebliche Diffusionskoeffizient beim kletterkontrollierten Kriechen in
einer binaren Legierung errechnet sich gemafl den Ausfiihrungen in Kap. 1.3.2
zZu:

Da -Dg _Da-Dsg
XB-DA+XA~DB |5

ol

s. Gl. (1.16)

Der Diffusionskoeffizient des Fremdelementes in stark verdiinnten Mischkristallen
spielt beim Kletterprozess folglich keine Rolle, sofern keine Anreicherung in Form
einer Cottrell-Wolke vorliegt (siehe auch Bild 1.5). Die wenigen Platzwechsel der
Legierungsatome fallen dann gegeniiber den vielen der Matrixatome nicht ins
Gewicht. Bei héheren xg-Werten steigt der Einfluss von Dg gemafR Gl. (1.16).
Abweichend von den Class A-Mischkristalllegierungen zeigen die einphasigen
Legierungen mit kletterkontrolliertem Verhalten einen Spannungsexponenten von
n = 5, wie er fir Reinmetalle beobachtet wird (Class M-Verhalten; M: Metal).

Ebenso wie beim kletterkontrollierten Kriechen ist der nach Gl. (1.16) zu be-
rechnende Diffusionskoeffizient mafRgeblich fir das Nabarro-Herring-Diffusions-
kriechen. Der Korngrenzendiffusionskoeffzient, der fur den Coble-Diffusions-
mechanismus relevant ist, wird grundsétzlich durch Fremdelemente herabge-
setzt, weil sie die offenere Struktur der Korngrenzen dichter fiillen und Platz-
wechsel damit erschweren.

Unabhé&ngig vom genauen Mechanismus wird generell die Kriechfestigkeit
erhéht, wenn Substitutionselemente in méglichst hoher Konzentration zugegeben
werden, die einen geringen Diffusionskoeffizienten in der Legierung aufweisen. In
vielen Fallen vermag ein gréRerer Atomradius des Fremdelementes den D -Wert
zu verringern, jedoch gibt es davon auch Ausnahmen. Der Regel folgen bei-
spielsweise die Metalle W und Mo, welche den effektiven Diffusionskoeffizienten
in Legierungen auf Fe-, Co- und Ni-Basis aufgrund ihres gréReren Atomradius
senken [3.22]. Auch Al ist als Mischkristallelement (neben anderen Effekten) sehr
wirksam in diesen Werkstoffen. Wechselwirkungen sind zudem mdglich in der
Form, dass Legierungselemente die Diffusion anderer verlangsamen.
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b) Solidustemperatur

Bei den Ublichen Basismetallen Fe, Co und Ni fir Hochtemperaturwerkstoffe wird
die Solidustemperatur durch Legieren in den meisten Féllen herabgesetzt, weil in
den Phasendiagrammen die Soliduslinien auf die niedrigeren eutektischen oder
peritektischen Umwandlungstemperaturen zulaufen. Daraus darf man nach der in
Kap. 1.3.1.2 vorgestellten allgemeinen Faustregel D(T/Tg) = const. nicht folgern,
dass der effektive Diffusionskoeffizient grundsatzlich bei einer bestimmten Tem-
peratur erhéht wird. Wie unter a) erlautert, sind die tatsédchlichen D-Werte zu be-
ricksichtigen. Das Absinken der Solidustemperatur kann jedoch aus anderen
Grunden unerwiinscht sein, wenn z. B. hohe L&sungsgliihtemperaturen erforder-
lich sein sollten.

c) Elastische Moduln

Werden durch Mischkristallbildung die elastischen Moduln erhéht, so steigt die
Kriechfestigkeit gemaR der Deutung in Kap. 3.4.2.3.

d) Stapelfehlerenergie

Die Stapelfehlerenergie nimmt durch Legieren in den meisten Féllen ab. Beson-
ders in Ni-Basislegierungen wird hiervon Gebrauch gemacht, weil Ni selbst eine
hohe Stapelfehlerenergie von ca. 300 mJ/m?2 aufweist. Das bekannteste Beispiel,
in welchem man die Stapelfehlerenergie in Hochtemperaturlegierungen gezielt
reduziert, stellen die Ni-Basis-Superlegierungen sowie die austenitischen Stahle
mit bis zu etwa 20 Ma.-% Co dar. Die dadurch hervorgerufene Kriechfestigkeits-
steigerung wird allgemein mit der durch Co verminderten Stapelfehlerenergie
begrundet.

3.8.2 Teilchenhirtung

3.8.2.1 Mechanismen und GesetzméaRigkeiten

Das Versetzungskriechen wird in erheblichem Mafe durch Teilchen einer zweiten
Phase beeinflusst, die das wirkungsvollste Mittel zur Kriechfestigkeitssteigerung
metallischer Werkstoffe darstellen. Analog zur Mischkristallhdrtung wird die Teil-
chenhéartung am geeignetsten durch einen inneren Spannungsanteil T zum Aus-
druck gebracht, der sich demjenigen, der durch die Versetzungen hervorgerufen
wird, addiert. Unter der Annahme der Erholungstheorie (65 = g;) gilt dann:

cy=2.06i=0-G-b-\/p+oT (3.34)

G, aullen anliegende Spannung
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Der Term o1 wird oft allgemein als Reibungsspannung bezeichnet, welcher ver-
schiedene Mechanismen der Versetzungsbewegungsbehinderung zugrunde lie-
gen kénnen. Dieser Spannungsanteil wird am anschaulichsten als der nicht erhol-
bare Teil der inneren Spannungen charakterisiert, wahrend der Versetzungsterm
grundsatzlich erholbar ist.

Bild 3.26 stellt im (lgég; lgog ) -Diagramm schematisch dar, wie die Reibungs-
spannung die Festigkeit gegeniiber dem entsprechenden teilchenfreien Material
verschiebt, ausgedriickt durch eine héhere ertragbare Spannung bei gleicher
Kriechrate oder eine geringere Kriechrate bei gleicher Spannung. Der Verlauf der
(lgég; lgog)-Kurve fir einen teilchengeharteten Werkstoff weicht von dem der

lgég

Versetzungs-
kriechen
einphasig

Versetzungs-
kriechen
teilchengehartet

n=1
Diffusionskriechen

lgog

Bild 3.26 Einfluss der Teilchenhartung auf die Kriechfestigkeit
Die Pfeile geben die Abnahme der stationdren Kriechrate bei konstanter
Spannung im Vergleich zu einem entsprechenden teilchenfreien Material an.
Das Teilchengefuge wird idealisiert als konstant betrachtet.

entsprechenden einphasigen Matrixlegierung stark ab und kann — je nach wirk-
samem Mechanismus — unterschiedlich aussehen. Bei héheren Spannungen wird
meist ein Spannungsexponent n nach Gl. (3.15) deutlich oberhalb von 4 beob-
achtet, bei geringeren Spannungen dagegen wie fir teilchenfreie Werkstoffe bei
n = 4. Wie in Kap. 3.6 dargestellt, kann die Kriechrate nicht unter die durch Diffu-
sionskriechen gepragte Grenze gedriickt werden. Allerdings behindern Korngren-
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zenausscheidungen das Korngrenzengleiten und damit das Diffusionskriechen,
was in Bild 3.26 auf3er Acht gelassen ist.

Neben den Spannungsexponenten, die von denen fiir einphasige Werkstoffe
erheblich abweichen kénnen, misst man auch Kriechaktivierungsenergien nach
Gl. (3.20) oder (3.22) bei teilchengeharteten Legierungen, die vielfach weit iber
denen der Gitterselbstdiffusion liegen. Hierbei handelt es sich um scheinbare
Aktivierungsenergien, die durch die Reibungsspannung beeinflusst werden und
keineswegs einen voéllig anderen Elementarvorgang des Kriechens andeuten.
Auch bei mehrphasigen Legierungen stellt selbstverstandlich die Diffusion den
geschwindigkeitsbestimmenden Schritt des Kriechens dar. Durch rechnerischen
Abzug der Reibungsspannung von der angelegten Spannung kann das Kriech-
verhalten der Mehrphasenlegierungen auf die gleichen charakteristischen Gro-
Ren n und Q. wie bei einphasigen Werkstoffen in Gl. (3.21 a) zurlickgefihrt wer-
den, d. h. man erhéalt einen Spannungsexponenten ng =4 und die Aktivierungs-
energie der Gitterselbstdiffusion Qgp:

Qc

— no -
{.:S:C.(%j .e RT (3.35)

C Konstante = f(Werkstoff und Werkstoffzustand)
Qc = Qsp

Diese Gleichung beschreibt das Kriechverhalten des entsprechenden teilchen-
freien Materials, dient also mehr wissenschaftlichen Zwecken zur Quantifizierung
der genannten Gréfken n und Qc.

Der Teilchenhartungsbeitrag o ist fir die Entwicklung kriechfester Legierun-
gen entscheidend. Er kann von verschiedenen Parametern abhangen:

ot = f(Wechselwirkungsmechanismus, o, fy, d7, T) (3.36 a)

Von der Kaltverformung her bekannt sind als Wechselwirkungsmechanismen
zwischen Versetzungen und Teilchen das Schneiden bei koharenten Teilchen
sowie das Umgehen kohédrenter oder inkohdrenter Partikel nach Orowan, Tabelle
3.3. Diese beiden Vorgénge erfordern jeweils eine Mindestspannung, welche sich
fir gegebene Dispersionsparameter berechnen lasst.
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Tabelle 3.3 Mégliche Mechanismen der Uberwindung von Teilchen durch Versetzungen
(PGF: Phasengrenzflache)
kohérente u. semi-

Mechanismus | Temperaturen kohirente PGF inkoharente PGF

Schneiden 0 K bis Tg ja nein
Umgehen . . .
(Orowan) 0Kbis Tg ja ja
Uberklettern >ca. 04 Tg ja ja

Wahrend es bei der Kaltverformung bei Unterschreiten der Schneid- oder Oro-
wan-Spannung zum Aufstau der Versetzungen vor den Teilchen und damit zum
praktischen Stillstand plastischer Verformung kommt, kénnen bei hohen Tempe-
raturen die Teilchen auch bei geringeren Spannungen als diesen Mindestwerten
Uberwunden werden. Dies wird durch Kletterbewegungen ermdglicht, Tabelle 3.3
und Bild 3.27. Geschwindigkeitsbestimmend fir den Kriechvorgang ist dann das
diffusionskontrollierte Uberklettern der Teilchen.

Nach G. Schoeck [3.23] und G.S. Ansell und J. Weertman [3.24] hat man sich die
Wirkung der Teilchen in der Weise vorzustellen, dass durch die erforderlichen
Kletterbewegungen der Versetzungen Uber die Teilchen im statistischen Mittel
der Erholungsvorgang verzégert wird. Der Zahler |dp7/dt| in GI. (3.13) wird da-
durch kleiner, und somit wird die Kriechrate reduziert. AuRerdem muss flir das
Uberklettern zuséatzliche Versetzungslange geschaffen werden, ohne dass sich
die Gesamtversetzungsdichte andert. Diese Theorie bedarf sicher einiger Prazi-
sierungen, ist jedoch wegen ihrer Einfachheit sehr anschaulich.

Kletter-

Gleit- richtung

richtung

Bild 3.27 Schematische Darstellung des Uberkletterns von Teilchen durch eine Verset-
zung (1, 2, 3: Reihenfolge der Positionen)
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Im Bereich hoher anliegender Spannungen, die Schneiden oder Umgehen er-
mdglichen, ist die Teilchen-Reibungsspannung konstant, wenn die Dispersions-
parameter sich nicht &ndern: o1=0g =const. (S: Schneiden) oder o1=00R
=const. (OR: Orowan-/Umgehungsmechanismus). Im (lgég; Igo)-Diagramm,
Bild 3.26, missen die Kurven fir das teilchenfreie und das teilchengehartete Ma-
terial zu héheren Spannungen also konvergieren (logarithmische Achsenteilung),
was bedeutet, dass der Spannungsexponent in diesem Bereich flr den mehrpha-
sigen Werkstoff n > 4 ist.

Fur den Mechanismus des Uberkletterns wird meist eine der aulen anliegen-
den Spannung proportionale Teilchen-Reibungsspannung ot = ok (KlI: Klettern)
angesetzt [3.25]:

Ok = C-Og (3.36 b)
c = const.

Im (lgég; lgo)-Diagramm kommt dies einer Parallelverschiebung der Geraden

des einphasigen Materials zu héheren Spannungswerten gleich, d. h. der n-Wert
des teilchengeharteten Werkstoffes andert sich gegeniiber dem des teilchen-
freien in diesem Bereich nicht, siehe Bild 3.26. In vielen Auswertungen wird die-
ser Sachverhalt tatséchlich beobachtet.

Fur die Entwicklung von Legierungen sowie deren Warmebehandlungen zur
Einstellung optimaler Kriechfestigkeit ist die Abhangigkeit der Reibungsspannung
ot von den Teilchenparametern fy, At und dt entscheidend. Grundséatzlich ist
plausibel, dass der Hartungsbeitrag ot umso héher ist, je mehr Teilchen die Ver-
setzungsbewegung behindern und je mehr Teilchen/Versetzung-Wechselwir-
kungen vorliegen, d. h. je grof3er fy ist. Diese Tatsache bildet die Grundlage der
hoch y-haltigen Ni-Basis-Superlegierungen mit Teilchenvolumenanteilen von bis
zu etwa 60 %. Schwieriger gestaltet sich dagegen der Zusammenhang zwischen
der Kriechfestigkeit und der TeilchengréfRe oder dem -abstand.

Wahrend die Schneidspannung parabolisch mit dem Teilchendurchmesser
zunimmt, fallt die Orowan-Spannung hyperbolisch ab, Bild 3.28 a):

Gs~dr und  oor~ di (3.36 ¢), d)
T

Bei kohdrenten Teilchen findet der Mechanismus mit der fir den vorliegenden
Teilchendurchmesser geringsten Spannung statt, es gilt also die in Bild 3.28 a)
fett durchgezogene Linie. Bei inkohdrenten Teilchen ist allein die Hyperbel fir
den Umgehungsmechanismus mafigeblich. Beide Spannungen hangen nicht von
der auBen anliegenden Spannung 65 ab. Der Einfluss der Temperatur ist nur
relativ schwach iber den Schubmodul gegeben.
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O3 =04
; Vergroberung
Gy =02 - ..-/ -— -— ' &«
Uberklettern .
a) — 1 —
9% - dy
lgg,
b) ;
0 a5 dr

Bild 3.28 Hartungsmechanismen in Abhdngigkeit von der Teilchengrélle

(d1o: Ausgangsdurchmesser der Teilchen; c5: au3en anliegende Spannung;

o1 und o sind zwei exemplarisch gewahlte anliegende Spannungen)

a) Mechanismusfelder fir das Passieren von Teilchen durch Versetzungen
Der Schneidmechanismus ist nur fir koh&rente Teilchen relevant. Die Li-
nien mit mehreren Pfeilen zeigen die Vergroberung bei jeweils konstanter
aulerer Spannung.

b) Abhangigkeit der sekundaren Kriechrate vom Teilchendurchmesser fir

zwei verschiedene auflere Spannungen

Bei geordneten kohérenten Teilchen, wie den ¢y-Ausscheidungen in Ni-Al-
Legierungen, findet das Schneiden durch Versetzungspaare, so genannte Super-
versetzungen, statt [3.26]. Der Grund liegt darin, dass eine schneidende Verset-
zung die Ordnung innerhalb des Partikels zerstort, eine zweite sie jedoch wieder-
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herstellt. Zwischen der fihrenden und der nachfolgenden Versetzung entsteht
eine Antiphasengrenzflache, entlang derer die Ordnung aufgehoben ist. Der Ab-
stand zwischen beiden Versetzungen ergibt sich aus dem Gleichgewicht der an-
ziehenden Kraft aufgrund der Antiphasengrenzflache und der Abstof3ung durch
die Spannungsfelder der Versetzungen. Ab einer gewissen Partikelgrée durch-
laufen die Versetzungspaare die Teilchen in enger Kopplung, so dass sie inner-
halb desselben Teilchens liegen [3.27]. In diesem Fall nimmt die Schneidspan-

nung hyperbolisch mit dem Partikeldurchmesser ab: 6,5 ~ 1//dr (pS: paarwei-

ses Schneiden in enger Kopplung). Bei sehr kleinen Teilchen, die nicht in enger
Kopplung geschnitten werden, wachst die Schneidspannung zunéachst geman Gl.
(3.36 ¢) mit dem Durchmesser an, um nach dem Schnittpunkt mit der cps-
Funktion wieder abzufallen.

In Bild 3.28 ist der Sonderfall des paarweisen Schneidens geordneter koha-
renter Teilchen nicht berticksichtigt. Prinzipiell wiirde sich ein ahnlicher Kurven-
verlauf ergeben, weil der hyperbolische Abfall der Schneidspannung cps in den
ebenfalls hyperbolischen Kurvenzug fir cor einmiindet.

Wie oben dargestellt, wird der Mechanismuswechsel vom zeitunabhé&ngigen
Passieren der Teilchen durch den Schneid- oder Orowan-Vorgang zum zeitab-
héngigen Uberklettern fiir die jeweilige TeilchengréBe vorgegeben. Wie Bild
3.28 a) erkennen lasst, ist der Schneidmechanismus irrelevant, sofern die
Schneidspannung nicht von vornherein tberschritten wird. Befindet man sich mit
einem Ausgangsgefiige beim Kriechen unter konstanter Spannung im Bereich
des Uberkletterns, so kann durch Vergréberung immer nur ein Mechanismus-
wechsel zum Orowan-Prozess stattfinden, nicht zum Schneiden (eng gekoppeltes
paarweises Schneiden ist hier, wie erwahnt, auer Acht gelassen).

Um fiir eine bestimmte dulRere Spannung die sich einstellende Kriechrate in
Abhéangigkeit vom Teilchendurchmesser zu kennen, werden fiir die verschiede-
nen Mechanismen Funktionen ¢ = f(dy) bendtigt. G.S. Ansell und J. Weertman
geben fiir den Bereich des Teilchenumgehens sowie den des Uberkletterns
solche Zusammenhénge an [3.24]. Beim Umgehungsmechanismus wird — analog
zur Kaltverformung — mit einer Kriechfestigkeitsabnahme bei steigender Teil-
chengrélie und steigendem Teilchenabstand gerechnet:

¢ ~dr (3.37 a)

Im Bereich des Uberkletterns der Teilchen durch die Versetzungen wird postu-
liert, dass die Kriechfestigkeit mit gréber werdenden Teilchen ansteigt:

1

£ ~
dr?

(3.37 b)

Bild 3.28 b) stellt die Zusammenhange schematisch dar (man beachte die loga-
rithmische Ordinate, die qualitativ zu der gezeigten Kurvenkrimmung fuhrt). Eine



3.8 Kriechen von Legierungen 143

mehrphasige Legierung wird im Ausgangszustand so warmebehandelt, dass eine
Teilchengrofie entsteht, bei der die Versetzungen Uber die Ausscheidungen hin-
wegklettern missen. Optimal wére nach den gezeigten Verldufen ein Durchmes-
ser, welcher gerade den Ubergang vom Uberklettern zum Umgehen markiert.
Durch Teilchenvergréberung wirde dieses Optimum jedoch schnell verlassen
werden, und der Mechanismus wirde zum ungulnstigeren, zeitunabhangigen
Umgehen wechseln. Man wird daher eine feinere Ausgangsdispersion einstellen
missen, etwa wie in Bild 3.28 a) mit dtg eingezeichnet. Durch die Ostwald-
Reifung, die durch die Linien mit mehreren Pfeilen bei jeweils konstanter dul3erer
Spannung angedeutet ist, wirde dann gemafR Gl. (3.37 b) die Kriechrate zu-
nachst abfallen, Bild 3.38 b). Sobald der kritische Teilchendurchmesser auf der
Orowan-Kurve erreicht ist, steigt die Kriechrate wieder an.

Je geringer die auBen anliegende Spannung ist, umso starker kann die Teil-
chengrofRe nach Gl. (3.36 d) anwachsen, bevor es zum Mechanismuswechsel
kommt — eine fiir die technische Praxis wichtige Erkenntnis. Dies zeigt Bild 3.28
fur zwei Spannungen G4 > co. Da bei niedrigeren Spannungen ohnehin die
Kriechrate geringer und die Standzeit langer ist, steht auch mehr Zeit fur Vergro-
berung zur Verfligung.

Auf das (lgég; lgo)-Diagramm Ubertragen ergeben sich aus Bild 3.28 sche-

matisch die Verlaufe nach Bild 3.29. Diese Darstellung ist insofern idealisiert, als
von gleich bleibender TeilchengréRe entlang eines jeweiligen Kurvenzuges aus-
gegangen wird, hier qualitativ als ,grob“ und ,fein“ bezeichnet. Diese Annahme ist
in der Praxis nicht selbstverstandlich, weil die TeilchengréRe bis zum Erreichen
der sekundaren oder minimalen Kriechrate unterschiedlich sein kann. Das Dia-
gramm hat daher mehr modellhaften Charakter und soll dem Vergleich mit realen
Messungen dienen. Der Ubergang vom Mechanismus des Umgehens oder
Schneidens zum Uberklettern verschiebt sich mit zunehmender Teilchengréfie zu
geringeren Kriechraten oder Spannungen.

Prinzipiell lieRe sich mit dem diskutierten Mechanismusmodell eine Optimie-
rung des Ausgangsgefliges zwecks maximaler Kriech- und Zeitstandfestigkeit
vornehmen [3.28]. Dazu mussten die Kinetik der Teilchenvergréberung sowie
einige weitere Daten des Werkstoffes bekannt sein. Das Modell beschreibt die
tatsachlichen Kriechfestigkeitsverlaufe in manchen Féllen korrekt; oft treten je-
doch besondere Wechselwirkungseffekte zwischen Versetzungen und Teilchen
auf, die darin nicht berticksichtigt werden.

So kann die Uberwindung der Teilchen durch die Versetzungen aufgrund di-
rekter Wechselwirkung zusatzlich stark gebremst werden. Ein solcher Mecha-
nismus liegt vor, wenn sich die potenzielle Energie der Versetzung teilweise mit
derjenigen der Teilchen kompensiert. Dies kann verschiedene Formen anneh-
men. In Bild 3.30 ist ein Fall dargestellt, bei dem sich Karbide aus einem 16-
sungsgeglihten Ausgangszustand wéahrend der Kriechbelastung an den Verset-
zungen gebildet haben. Die Spannungsfelder der Versetzungen haben sich dabei
mit denen der Karbide Uberlagert, und die Versetzungen sind hierdurch nicht oder
nur sehr tradge erholbar geworden. Der Kriechwiderstand ist bei einer derartigen
Konfiguration sehr hoch. Da Karbide jedoch in den Ublichen Fe-, Co- oder Ni-
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Grundwerkstoffen deutlich zur Ostwald-Reifung neigen und die Anzahl der Teil-
chen dadurch abnimmt, geht dieser starke Hartungseffekt allmahlich verloren. Die
Veranderungen in der Teilchen- und damit auch der Versetzungsanordnung ma-
chen sich in einem Anstieg der Kriechrate bemerkbar.

Igég

n>4

Umgehen oder
Schneiden

Verschiebung
des Ubergangs
mit der
TeilchengrélRe

Uberklettern

d; "grob"

Igog
Bild 3.29 Einfluss der TeilchengréRe auf die Kriechfestigkeit im Bereich des Ubergangs
vom Schneid- oder Umgehungsmechanismus zum Uberklettern (fy = const.),

(nach [3.28])
Die Pfeile deuten die Verschiebung der Kriechrate mit gréber werdenden Teil-

chen bei konstanter angelegter Spannung an.

Bild 3.30

Verankerung von Versetzun-
gen durch Karbide bei Kriech-
belastung

(Alloy 802, 1000 °C, 25 MPa;
Karbide vom Typ TiC und
M23Cg), TEM-Befund [3.9]
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3.8.2.2 Besonderheiten dispersionsgehérteter Legierungen

In ausscheidungsgehéarteten Werkstoffen geht die Teilchenhartung nicht nur auf-
grund der Ostwald-Reifung allmahlich zuriick, sondern mit steigender Temperatur
I6sen sich die Teilchen auch zunehmend in der Matrix auf. Ein deutliches Abkni-
cken der Léslichkeitskurve bedeutet in der Regel, dass die Legierungen in die-
sem Temperaturbereich fiir einen technischen Einsatz unbrauchbar werden. Bei
dispersionsgeharteten Legierungen lasst sich der hochwirksame Wechselwir-
kungsmechanismus zwischen Versetzungen und Teilchen Uber sehr lange Zeiten
und bis zu sehr hohen homologen Temperaturen aufrechterhalten. Ein bekanntes
Beispiel sind die oxiddispersionsgeharteten ODS-Superlegierungen, die sich
durch eine extrem geringe Ld&slichkeit der dispergierten Teilchen in der Matrix bis
zum Schmelzpunkt und damit eine sehr geringe Ostwald-Reifung auszeichnen.

Diese Werkstoffe weisen eine Besonderheit in der Spannungsabhangigkeit der
Kriechrate auf, was in Bild 3.31 dem normalen Verhalten gegenibergestellt ist.
Bei ihnen scheint der Kriechprozess unterhalb einer Grenzspannung, welche

lgég

teilchenfrei

| dispersionsgehartet
.i - "ODS"

-

/

/
/

lgog

Bild 3.31 Spannungsabhéngigkeiten der sekundaren Kriechrate fur teilchenfreies und
teilchengehértetes Material
Die gestrichelte Linie gibt die Besonderheiten des Verhaltens oxiddisper-
sionsgehérteter Legierungen wieder.
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nicht mit der Orowan-Spannung identisch ist, sondern deutlich niedriger liegt,
zum Stillstand zu kommen. Man spricht daher in diesem Fall oft von einer
Schwellenspannung. Tatsachlich aber kriechen auch diese Legierungen bei nied-
rigsten Spannungen und brechen letztlich, wie durch das Wiederabbiegen des
unteren Kurvenabschnittes in Bild 3.31 angedeutet. Dieser ungewdéhnliche Ver-
lauf im (lgo; Igé )-Diagramm spiegelt sich im (Ig ty; Ig o)-Zeitstanddiagramm wi-
der durch einen extrem flachen Verlauf der Zeitstandlinien, deren Steigung —
entgegen dem Ublichen Trend — zu geringeren Spannungen hin abnimmt.

1000 }—

© [

o

= L

s L

o IN MA 760 "I"
100 |— T~
- INMA 760 > IN 738 LC
: "o .

ol o Lo
22 25 30

P=T(20+Igty)-1073
Bild 3.32 Vergleich des Zeitstandverhaltens der y-gehérteten Ni-Basis-Gusslegierung
IN 738 LC mit dem der ¥'- und oxiddispersionsgeharteten Ni-Basislegierung
IN MA 760 in einer Larson-Miller-Darstellung (T in K und t., in h), nach [3.29]
I: Langsrichtung der sténgelférmigen Kdrner; st: schmale Querrichtung (short
transverse)

Bild 3.32 stellt dies in einer Larson-Miller-Auftragung dar, bei der die konventio-
nelle y-gehartete Ni-Basislegierung IN 738 LC mit der ahnlichen, aber zuséatzlich
durch Y-Oxide geharteten ODS-Legierung IN MA 760 verglichen wird. Die Werte
in Langsrichtung der gerichteten Kornstruktur sind hierbei zu beachten, das ab-
weichende Verhalten in Querrichtung wird in Kap. 3.11 behandelt. Das Wieder-
abbiegen im (lgo;Igé )-Verlauf bei extrem niedrigen Spannungen wird bei den
gangigen Prifzeiten Ublicherweise nicht erfasst.

Verantwortlich fur die auBergewdhnliche Kriechfestigkeitssteigerung bezogen
auf den Volumenanteil hartender Phasen ist ein besonderer Wechselwirkungs-
mechanismus zwischen den Oxiden und den Versetzungen [3.30, 3.31]. TEM-
Befunde legen nahe, dass nach dem Uberklettern der Teilchen die Versetzungen
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an ihnen haften bleiben (backside pinning), Bild 3.33. Geschwindigkeitsbestim-
mend fiir den Kriechvorgang ist in diesem Fall nicht mehr das Uberklettern, son-
dern das Abldsen der Versetzungen von den Teilchenrickseiten. Der Zusam-
menhang nach GI. (3.37 b) ist bei den Dispersionslegierungen daher nicht anzu-
wenden.

Uberklettern

Grenzflachen-
verankerung

Bild 3.33 Wechselwirkung einer Versetzung mit inkohdrenten Teilchen
a) Uberklettern
b) Starke Verankerung der Versetzung in der Teilchen/Matrix-Grenzflache
nach dem Uberklettern (backside oder interfacial pinning).

Es besteht offenbar zwischen dieser Art von Teilchen und Versetzungen eine
anziehende Kraft. Einerseits wird die lokale Energie herabgesetzt aufgrund des
Einbaus der Versetzung in die inkoharente Phasengrenzfliche, andererseits
Uberlappt sich das Spannungsfeld der Versetzung mit dem Verzerrungsfeld in der
Matrix um die Teilchen herum [3.30, 3.32]. Man spricht daher auch von Grenzfla-
chenverankerung (interfacial pinning).

Aufgrund des starken und sehr temperaturstabilen Hartungseffektes kommen
die Dispersionslegierungen mit sehr geringen Volumenanteilen der dispergierten
Phase aus, welcher nur ca. 2 % betrédgt. Hohere Gehalte wiirden besonders die
Duktilitdt verschlechtern. Die TeilchengréRe muss in diesem Fall sehr fein einge-
stellt werden mit typischen Durchmessern von etwa 20 bis 40 nm, damit der Teil-
chenabstand gering ist und mdglichst viele Versetzungsverankerungen auftreten.

Bei extrem niedrigen Spannungen kommt auch der Dispersionshartungs-
mechanismus nicht mehr zum Tragen, weil die Diffusionskriechvorgdnge domi-
nieren.
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3.8.2.3 Hoch v-haltige Ni-Basislegierungen

In Ni-Basis-Superlegierungen mit extrem hohen Ausscheidungsgehalten der -
Phase von bis zu etwa 60 Vol.-%, wie sie bei hoch entwickelten Turbinenschau-
felwerkstoffen eingestellt werden, treten einige Besonderheiten bei den Kriech-
vorgéngen auf [3.33]. Bei anwendungsbezogenen Temperatur- und Spannungs-
werten werden die relativ grof3en, blockigen y'-Teilchen (Kantenlédnge ca. 0,3 bis
0,5 um) nicht geschnitten, abgesehen mdglicherweise vom technisch uninteres-
santen tertiaren Kriechbereich. Die Kriechverformung resultiert aus Versetzungs-
bewegungen durch die engen y-Matrixkanédle zwischen den Ausscheidungen.
Materie flie3t unter Zugbelastung aus den vertikalen in die horizontalen Kanale,
bezogen auf die Belastungsrichtung. Die Versetzungen werden zu langgestreck-
ten, schmalen Schlingen ausgebaucht, Bild 3.34. Der Kriechwiderstand nimmt
mit abnehmender Matrixkanaldicke zu (siehe hierzu auch Bild 6.46).
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a) b)

Bild 3.34 Modell der Versetzungsanordnung in Werkstoffen mit sehr hohem Volumen-
anteil hartender Phasen, hier als Wiirfel dargestellt [3.34]
a) Vertikale Matrixkanale
b) Horizontale Matrixkanale

Im Primérbereich des Kriechens fillen sich die RGume zwischen den y'-Teilchen
allmahlich mit einem dreidimensionalen Versetzungsnetzwerk. Der quasistationa-
re Bereich zeichnet sich durch gleichméflige Belegung der Matrixkanéle aus. Die
Versetzungen bauen teilweise die Kohdrenzspannungen ab, die durch die Gitter-
fehlpassung bei der jeweiligen Temperatur zwischen der Matrix und der Aus-
scheidungsphase entstehen. Dadurch befinden sich diese Versetzungen in einer
Potenzialmulde und sind erholungstrager.
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3.8.2.4 Kriechkurvenverlauf teilchengehérteter Legierungen

Teilchengehartete Legierungen zeigen meist recht deutliche Abweichungen im
Kriechkurvenverlauf gegeniber dem idealen Verhalten nach Bild 3.3 oder 3.4.
Mehrere Effekte kénnen sich Uberlagern, so dass zunachst alle denkbaren Vor-
gange aufgelistet werden, welche den theoretischen Kriechverlauf bei konstanter
Nennspannung beeinflussen kénnen:

e Korrosion (probendickenabhéngig)

e Spannungsanstieg aufgrund dehnungsbedingter Querschnittabnahme

e Veranderungen in der Versetzungsanordnung, sofern der Ausgangszustand
eine besondere Charakteristik hinsichtlich Versetzungsdichte und -anordnung
aufweist, z. B. bei vorverformten oder martensitisch geharteten Werkstoffen
Poren- und Rissbildung
Verdnderungen im Teilchengefiige beziiglich des Durchmessers und der
Form, des Volumenanteils, der Teilchenart sowie der Verteilung und Anord-
nung.

Wahrend die ersten vier Phdanomene grundsatzlich fir ein- und mehrphasige
Werkstoffe gelten, betrifft der letztgenannte Prozess allein die teilchengehérteten
Legierungen.

Bild 3.35 stellt in einer (lg &; €, )-Auftragung schematisch dar, wie sich die-
se verschiedenen Vorgange auf den Kriechverlauf auswirken kénnen. Ein reales
Beispiel ist in Bild 3.14 fir den massiv durch Karbide und Laves-Phasen geharte-
ten austenitischen Stahl S-590 (X 40 CoCrNi 20 20) gezeigt (vgl. Kriechkurven in
Bild 3.5). Die klassische Dreiteilung der Kriechkurve wird mehr oder weniger stark
verandert. Die Unterschiede werden in der Ublichen (g; t)-Darstellung kaum er-
kannt, besonders dann nicht, wenn die Versuchsfiihrung unter Lastkonstanz er-
folgt. In der differenzierten (Igé¢; € )-Form aufRern sich die Abweichungen dagegen
u. a. im Auftreten eines ausgepragten Kriechratenminimums sowie dadurch, dass
ein stationarer Kriechbereich meist nicht graphisch identifizierbar ist und oftmals
tatsachlich nicht auftritt aufgrund stetiger mikrostruktureller Anderungen. Ohne
umfassende Mikrostrukturuntersuchungen ist die Zuordnung des Kurvenverlaufes
zu einem oder mehreren der genannten Vorgange nicht mdéglich.

Als eine Ursache fiir die Anomalien im Kriechverhalten teilchengeharteter
Legierungen kommen gefiigebedingte Volumenanderungen infrage (siehe Kap.
2.6). Vorwiegend ist jedoch der Verlust an Teilchenh&rtung fir den Anstieg der
Kriechrate nach dem ausgepragten Minimum verantwortlich. Gemaf den Ausfih-
rungen in Kap. 3.8.2.1 zum Einfluss der Teilchengrofie sollte man erwarten, dass
Vergréberung die Kriechrate reduziert, falls nur das Uberklettern betrachtet wird.
Dies trifft jedoch nicht die tatsdchlichen Mechanismen bei sich verandernder Teil-
chen- und Versetzungsanordnung. Vielmehr missen die energetischen Wech-
selwirkungen zwischen Versetzungen und Teilchen bericksichtigt werden. Da-
raus ergibt sich bei gleich bleibendem Volumenanteil ein umso stérkerer Har-
tungseffekt, je mehr Teilchen mit den Versetzungen verankert sind, d. h. je feiner
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die Partikel sind. Vergréberung fihrt deshalb zu dem erwadhnten Anstieg der
Kriechrate.

Aufgrund der Kriechanomalien besonders bei teilchengeharteten Legierungen
besteht die prinzipielle Schwierigkeit, eine stationare Kriechrate angeben zu kén-
nen, welche tatséchlich von gleich bleibenden mikrostrukturellen Verhéltnissen
gepragt ist. Ersatzweise wird daher vielfach die minimale Kriechrate benutzt, die
meist nicht mit einem stationaren Verformungszustand einhergeht. Dies ist be-
sonders dann zu bedenken, wenn experimentell ermittelte Daten, wie etwa Ex-
ponenten fir die Spannungsabhangigkeit der Kriechrate nach Gl. (3.15), mitei-
nander verglichen werden.

([:1-10
Poren- und
Rissbildung
reale Kurve | Anderungen
F = consL des Teilchen-

gefuges und ggf.
der Versetzungs

/ anordnung
\ -Anstieg
%’//}/ < Q\\ geiF=const.
__Zunderung

o T oo P

theoret Kurve ohne Schadigung (o = const.)

EW

Bild 3.35 Einflisse verschiedener Schadigungsvorgénge auf den Kriechverlauf in der
Darstellung der wahren Kriechrate (log.) gegen die wahre Dehnung (nach
[3.35])

3.8.3 Kriechen geordneter intermetallischer Phasen

Geordnete intermetallische Phasen als Matrixwerkstoffe — im Gegensatz zur bli-
chen Rolle als hértende Teilchen, z. B. als ¥ = NizAl — bieten einige attraktive
Eigenschaften, die sie als Hochtemperaturwerkstoffe zwischen metallischen und
keramischen Materialien ansiedeln.

In ideal ferngeordneten Phasen befindet sich jede Atomsorte auf genau defi-
nierten Gitterplatzen, vorstellbar als Kristallgitter der einen Komponente im Gitter
der anderen. Daher spricht man auch von Uberstrukturphasen. Fiir eine bestimm-
te Zusammensetzung tritt dabei die maximal mégliche Anzahl ungleicher Atom-
bindungen auf. Diese Anordnung mit geringer Mischungsentropie, verglichen mit
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einer idealen, statistisch regellosen Mischung, ist energetisch méglich aufgrund
stark negativer Mischungsenthalpie. Diese wiederum ist zurlickzufiihren auf star-
kere ungleichnamige als gleichnamige Bindungen.

Wie in Kap. 1.3.4 ausgefihrt, zeichnen sich geordnete intermetallische Pha-
sen durch einen erheblich geringeren Diffusionskoeffizienten gegeniber einem
ungeordneten Mischkristall aus. Daraus resultieren bei vergleichbaren homolo-
gen Temperaturen eine hohere thermische Gefligestabilitdt und eine geringere
Erholungsgeschwindigkeit. Beides wirkt sich im Vergleich zu entsprechenden
ungeordneten Mischkristallen kriechfestigkeitssteigernd aus.

Die geringste Diffusionsrate wird bei exakter Stéchiometrie der Phase erreicht,
weil sich dann die so genannten Korrelationseffekte bei der Diffusion am starks-
ten auswirken. Folglich ist auch der héchste Kriechwiderstand bei stéchiometri-
scher Zusammensetzung zu erwarten. Besonders bei intermetallischen Phasen
mit einem breiten Homogenitatsbereich, wie z. B. NiAl, ist dieser Effekt zu beach-
ten.

Als eine weitere Auswirkung der starken ungleichnamigen Atombindungen
liegen die elastischen Moduln E und G héher und zeigen eine geringere Tempe-
raturabhangigkeit gegeniber vergleichbaren ungeordneten Mischkristallen. Sie
beeinflussen die Spannungsfelder der Versetzungen und damit die Versetzungs-
dichte bei gegebener aullerer Spannung, was letztlich beim Versetzungskriechen
auf eine Abhéngigkeit ¢ ~ 1/E" fuhrt (Gl. 3.23).

Einige geordnete intermetallische Phasen weisen eine deutlich geringere
Dichte gegeniiber herkdmmlichen Hochtemperaturlegierungen auf, wie z. B. TiAl
oder NiAl. Bei eigengewicht- und fliehkraftbelasteten Bauteilen muss daher ein
Festigkeitsvergleich auf Basis der ZeitreiRldnge oder Zeitdehnldnge erfolgen
(GIn. 3.8 a, b).

Intermetallische Phasen kénnen durch alle tUblichen Methoden gehértet wer-
den, fur den Hochtemperaturbereich also durch Mischkristall- und Teilchenhéar-
tung. (Anm.: Der Begriff Mischkristall kann in dem Sinne verwendet werden, dass
zu einem Kristall etwas hinzugemischt wird, ohne das Einphasenfeld der interme-
tallischen Phase zu verlassen. Diese Art von Mischkristall grenzt also im pseudo-
bindren Phasendiagramm an die intermetallische Ausgangsphase als reiner
Komponente an.)

3.9 Bruchmechanismuskarten

Annlich wie die Verformungsmechanismen lassen sich auch die Bruchmechanis-
men in Karten darstellen, z. B. [3.36]. Eine schematische Einteilung der zu unter-
scheidenden Bruchfelder ist in Bild 3.36 wiedergegeben mit den fur kfz-Metalle
und Legierungen typischen Versagenserscheinungen (bei krz- und hdP-
Werkstoffen tritt zusatzlich der Sprédbruchbereich bei tiefen Temperaturen auf).
Wie bei den Verformungskarten wird auf der Temperaturachse die homologe
Temperatur T/Tg aufgetragen. Abweichend findet man jedoch auf der Span-
nungsachse anstelle von 1/G meist die normierte Zugspannung c/E angegeben,
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weil diese fur die Schadigung mafgeblich ist. Aus Zugversuchen wird die Zugfes-
tigkeit und aus Kriechversuchen die Nennspannung als Zugspannung eingesetzt.
Ebenso wie die Verformungsmechanismuskarten gelten die Bruchmechanis-
muskarten flr rein statische Belastung sowie ohne Einflisse von Korrosion auf
das vorherrschende Bruchbild. Es wird jeweils derjenige Mechanismus als domi-
nant angegeben, der die geringste Bruchdehnung oder Lebensdauer hervorruft.
Anteile anderer Schadigungen kénnen gleichzeitig auftreten, leiten aber nicht das
Versagen ein. Zusatzlich kénnen in die Bruchkarten Linien konstanter Belas-
tungsdauer bis zum Bruch eingetragen werden, wie in Bild 3.36 geschehen.

10~

o/E
dynamischer Bruch

102

1073 -

10

kein Bruch interkristalliner
10— Kriechbruch

10 | | | |
0 0,2 0,4 0,6 0,8 1
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Bild 3.36 Bruchmechanismuskarte fir polykristalline kfz-Werkstoffe (w: wedge-type =
keilférmige Tripelkantenrisse; r: round-type = rundliche Poren/ cavities)
Zusétzlich sind Linien gleicher Bruchzeiten eingetragen; tm1 > tm2 > tm3 > tma
(nach [3.36]).

Folgende Bruchtypenfelder treten bei kfz-Werkstoffen auf (die Besonderheiten
der krz-Materialien bei tiefen Temperaturen sind fir Hochtemperaturvorgdnge
uninteressant):
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a) Dynamischer Bruch

Dieser Bereich bedeutet sehr hoch liegende Spannungen und damit einen spon-
tan bei der Belastung erfolgenden Bruch, auch als Gewaltbruch bezeichnet. Er ist
vergleichbar einem Schlagbiegeversuch und erstreckt sich Gber den gesamten
Temperaturbereich.

b) Duktiler transkristalliner Bruch

In diesem Feld liegen die Spannungen in der Gegend oder knapp oberhalb der
Zugfestigkeit, und die Temperaturen reichen bis ca. 0,7 Tg. Dieser Versagenstyp
tritt z. B. in Zugversuchen oder in Kriechversuchen mit hohen Spannungen nahe
der Warmzugfestigkeit auf. Der Bruch erfolgt mit deutlicher Einschniirung, oft als
so genannter Cup-and-Cone-Bruch, d. h. die Bruchflachenflanken sind etwa 45°
und der Mittenbereich etwa 90° zur Belastungsrichtung geneigt. Hohlrdume bil-
den sich und wachsen an Einschlissen oder Teilchen im Korninnern. Im Bruch-
bild erkennt man die typischen Grilbbchen oder Waben (dimples), die duktiles
Versagen kennzeichnen.

¢) Bruch mit dynamischer Rekristallisation

Bei mittleren bis hohen Spannungen und hohen Temperaturen oberhalb etwa
0,7 Tg schnurt sich der Werkstoff fast auf einen Punkt oder eine Mei3elkante ein
mit Z > ca. 90 %. Aufgrund der hohen Verformung und Temperatur erfolgt dyna-
mische Rekristallisation. Eine Zuordnung zu einem inter- oder transkristallinen
Versagen kann nicht mehr getroffen werden.

d) Transkristalliner Kriechbruch
Dieser tritt bei héheren Spannungen und genitigend hohen Temperaturen auf, bei
denen Kriechen einen merklichen Verformungsbeitrag liefert.

e) Interkristalliner Kriechbruch

Dies ist fur die meisten Werkstoffe der typische Kriechbruch, welcher im anwen-
dungsrelevanten Spannungsbereich in Erscheinung tritt. In diesem Feld beobach-
tet man oft bei relativ hohen Spannungen Rissbildung an Korngrenzentripelpunk-
ten', wahrend bei geringeren Spannungen Poren- und Mikrorissbildung auf den
Korngrenzflachen vorherrscht.

f) Kein Bruch

In Abwandlung der Ublichen Bruchmechanismuskarten ist in Bild 3.36 ein Bereich
eingezeichnet, in dem kein Bruch erfolgt. Hierzu sind prinzipiell die gleichen An-

1 Im zweidimensionalen Schliff sieht man Tripelpunkte, es handelt sich im dreidimensiona-
len Volumen dabei jedoch meist um Tripellinien.
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merkungen zu machen wie bei den Verformungskarten fiir das Feld der elasti-
schen Verformung. Uber extrem lange, technisch irrelevante Zeiten (Jahrtausen-
de, Jahrmillionen) wére mdglicherweise auch in diesem (o; T)-Feld mit interkris-
tallinem Versagen aufgrund des Diffusionskriechens nach dem Coble-Mechanis-
mus zu rechnen.

3.10 Kriechschadigung und Kriechbruch

Wéhrend des Kriechens spielen sich mehrere Zustandsanderungen im Werk-
stoffgefiige ab, welche die Kriechrate anheben (siehe Bild 3.35). Schadigung
durch Poren und Risse bt einen deutlich messbaren Einfluss auf den Kriechver-
lauf in der Regel erst in einem spateren Kriechstadium aus. Diese Erscheinung
wird meist im engeren Sinne als Kriechschadigung bezeichnet. Sie findet auch
bei Reinmetallen statt, ist damit also klar zu trennen von anderen Schadigungen
aufgrund von Mehrphasigkeit, d. h. Veranderungen im Teilchengefige. Poren-
und Rissbildung sind verantwortlich fir das Auftreten des tertidren Kriechberei-
ches, welcher letztlich zum Bruch fuhrt.

Tabelle 3.4 stellt einige Merkmale der Schédigungs- und Bruchbildung unter
statischer Belastung bei tiefen und hohen Temperaturen gegeniber. Bei letzteren
beziehen sich die Angaben auf den Kriechbereich bei technisch interessanten
Spannungen und Temperaturen.

Tabelle 3.4 Vergleich der Schadigungs- und Bruchmerkmale zwischen Kaltverformung
(< 0,4 Tg) und Kriechen bei einsinniger Belastung im technisch relevanten
Spannung/ Temperatur-Bereich (ohne Korrosionseinfliisse)

Kriechen im technisch relevanten

Kaltverformung

(o; T)-Bereich

Uberwiegend transkristalline Schadigung
und transkristalliner Bruch

Uberwiegend interkristalline Schadigung und
interkristalliner Bruch

Bruch nur bei Uberschreiten einer Min-
destspannung (= wahre Bruchspannung
=~ Zugfestigkeit)

Bruch auch bei sehr niedrigen Spannungen

Deutliche Schadigung meist erst kurz vor
Bruch (Einschnirbereich)

Mikroskopisch erkennbare Schadigung oft in
frihem Kriechstadium

Wachstum der Risse nur bei weiterer
Spannungssteigerung

Wachstum der Poren und Risse bei konstan-
ter Spannung

Bruchdehnungen kénnen bis zu einigen
zehn % betragen

Bruchdehnungen kénnen niedriger liegen als
bei Kaltverformung
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3.10.1 Transkristalline Kriechschadigung

Wie aus der Bruchmechanismuskarte zu entnehmen ist, treten vorwiegend bei
hoéheren Spannungen transkristalline Kriechschadigung und -bruch auf. Dieser
Bereich stellt den Ubergang zum transkristallinen Duktilbruch bei zeitunabhangi-
ger Verformung dar. Die Schadigungsmechanismen sind in beiden Fallen iden-
tisch: Versetzungen stauen sich vor harten Hindernissen auf, bis eine so hohe
Spannungskonzentration erreicht ist, dass die Grenzflache aufrei3t. Die Hohl-
rdume wachsen durch weitere einmiindende Versetzungen und durch Diffusion
von Leerstellen, Letzteres bei den hierbei zur Verfligung stehenden Zeiten in
geringerem Malle. Die Bruchflaiche weist — wie bei tiefen Temperaturen — die
typischen Griibchen (dimples) auf. Die Zeitbruchdehnung liegt etwa in der glei-
chen Groéfienordnung wie die Bruchdehnung im Zugversuch bei tieferen Tempe-
raturen.

Bei Werkstoffen, bei denen interkristalline Kriechschadigung stark unterdriickt
ist, erstreckt sich der Bereich transkristalliner Rissbildung auf gréRere Span-
nungs- und Lebensdauerbereiche. Beispiele hierfir sind besonders Legierungen
mit langgestrecktem Korngefiige und selbstverstandlich Einkristalle.

3.10.2 Interkristalline Kriechschadigung

Die typische Kriechschadigung bildet sich entlang der Korngrenzen aus. Man
beobachtet keilférmige Tripelkantenrisse (wedge-type cracks, kurz: w-type) sowie
porenartige Schadigung, fur die sich der Begriff cavities eingeprégt hat (round-
type cracks, kurz: r-type). Aus dem Bruchmechanismusdiagramm, Bild 3.36, geht
hervor, unter welchen (c; T)-Bedingungen diese Arten der Kriechschadigung
vorwiegend auftreten. Bild 3.37 zeigt diese Erscheinungsformen schematisch,
und Bild 3.38 gibt Beispiele fir mehrere Hochtemperatur-Werkstoffgruppen wie-
der.

c T c
T ! Bild 3.37 Schematische Darstellung
interkristalliner Kriechschadigung

a) Keilrisse an Korngrenzentripelpunkten
(wedge-type)
b) cavities (round-type)
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Bild 3.38 Beispiele interkristalliner Kriechschédigung

a) Korngrenzenkeilrisse in dem austenitischen Stahl Alloy 802

b) Porenketten in der Ni-Basislegierung Nimonic 91

c) cavities (einige mit Pfeilen markiert) in dem austenitischen Stahl
X 40 CoCrNi 20 20 bei 750 °C nach ca. 2-10° h Belastungsdauer (rund 1/3
der Bruchzeit)
Die extrapolierte Bruchzeit wirde bei der wirksamen Spannung
ca. 6-10° h betragen (es handelt sich um den Kopfbereich einer nach
ca. 2-10° h gebrochenen Zeitstandprobe, vgl. Bild 3.5); hellgraue Phasen:
Karbide und Laves-Phase.

d) REM-Befund einer Kriechbruchflache an dem austenitischen Stahl A 286
Man erkennt an zahlreichen Korngrenzen Rissverzweigungen.
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Bild 3.39 Entwicklung der Kriechschadigung

1 Keimbildung; Schadigung mit konventionellen mikroskopischen Mitteln
nicht nachweisbar
Einzelne Mikroporen/ cavities; oft schwierig nachweisbar
Mikroporenketten; deutlich nachweisbar
Mikrorisse
Bruch durch Makrorisse

e ~h WN

In Bild 3.39 ist schematisch dargestellt, wie die Kriechschadigung mit der Kriech-
dehnung und -zeit fortschreitet. Die Dehnung ist dabei auf die
Zeitbruchdehnung (A,) und die Zeit auf die Bruchzeit (t,) normiert, um zu verdeut-
lichen, dass die Schadigungsentwicklung in gewissen Lebensdauer- und Duktili-
tatsbereichen in etwa &hnlich verlauft. Der gezeigte Schadigungsablauf und die
Zuordnung zu Lebensdaueranteilen ist fiir viele Werkstoffe in weiten Spannungs-
und Temperaturbereichen typisch, jedoch nicht generell Gbertragbar.

Bis zum Bruch vollzieht sich die Kriechsch&digung in drei Hauptabschnitten: a)
Rissinitiierung, b) langsames Risswachstum und c¢) schnelles Wachstum sowie
Zusammenwachsen der Risse bis zum Bruch. Im Detail beobachtet man bei vie-
len Werkstoffen eine Schadigungsentwicklung von den Risskeimen bis zum
Bruch in der Reihenfolge:

Risskeime — Wachstum zu einzelnen Mikroporen (= cavities)
— Porenketten — Mikrorisse — Makrorisse — Bruch
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Nach gangiger Theorie beginnt die Risskeimbildung bereits im Primérbereich des
Kriechens, kann jedoch mit konventionellen mikroskopischen Mitteln in diesem
Frihstadium nicht nachgewiesen werden. Die untere Nachweisgrenze liegt hier-
bei bei etwa 0,1 ym Durchmesser. Die Anzahl der cavities steigt in etwa propor-
tional zur Kriechdehnung an. Spilrbare Auswirkungen auf das Kriechgeschehen
Ubt die Rissbildung erst im Tertidrbereich aus. Der Zeitpunkt, zu dem erste Poren
und eventuell Porenketten und Mikrorisse festgestellt werden, kann deutlich vor
dem Beginn des dritten Kriechabschnittes liegen (siehe auch Kap. 8.1 und Bild
8.3).

3.10.2.1 Kriechrissinitiierung

Nach dem Stand der Kenntnisse erfordert die Risseinleitung die meiste Zeit des
Schéadigungsprozesses und ist damit mafigeblich fir den Kriechbruch. Grund-
satzlich kénnen sich Hohlrdume entweder durch Ansammlung von Leerstellen
unter einer wirksamen Zugspannung bilden oder dadurch, dass sich die Bin-
dungszustande im Werkstoff &ndern. Eine Porenkeimbildung allein durch Leer-
stellenkondensation in Gebieten hoher Zugspannungskomponenten wird beim
Kriechen ausgeschlossen. Hierfur errechnen sich Spannungen geman Gl. (3.28)
in der GréRenordnung von 104 MPa [3.37], also erheblich oberhalb der Werkstoff-
festigkeit.

Vielmehr wird interkristalline Risskeimbildung in Zusammenhang gebracht mit
dem Korngrenzengleiten. Die Relativbewegungen der Kdérner entlang ihrer Korn-
grenzen verursachen Spannungskonzentrationen an Korngrenzentripelpunkten
(Bild 3.40), Korngrenzenstufen sowie Korngrenzenteilchen. Werden diese Span-
nungen nicht oder unvollstédndig durch plastische oder diffusionsgetragene An-
passungsprozesse im Kornvolumen relaxiert, kommt es zur Rissinitiierung an den
genannten Stellen. Aus diesem Grund wird im Folgenden allgemein von Riss
gesprochen, auch wenn die winzigen Anrisse im spateren Stadium mehr als rund-
liche Poren im Gefiige zu beobachten sind.

« b

Bild 3.40
Mechanismus der Keilrissbildung (w-type)
durch Korngrenzengleiten

Die diinne, versetzte Linie gibt die Verschie-
* bung der Kdrner gegeneinander an.
c
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Die weitaus gréte Bedeutung als Risskeimstellen kommt den Korngrenzenaus-
scheidungen zu, wahrend Spannungskonzentrationen an Korngrenzenstufen
oder -wellen sowie Tripelpunkten bei normalen Betriebsspannungen eher
schwach ausgeprégt sind [3.38].

Betrachtet man die Energiebilanz eines sich bildenden Risses, so sind ein
mechanischer und ein chemischer Term zu berlcksichtigen. In dem Moment, in
dem der Riss entsteht, stellt sich eine Verlangerung des Kdrpers unter konstanter
Last ein. Das Rissvolumen VR wird letztlich auRen angesetzt und bewirkt die
(unmessbar kleine) Verlangerung AL. Die dabei geleistete Formanderungsarbeit
W ergibt sich als Flache unter der Kraft/Verlangerung-Kurve im Intervall von L1
(vor der Rissbildung) bis L2 (nach der Rissbildung):

Lo L2
W= [FdL=cA-Ll] =cAAL=0-Vg (3.38)

F  anliegende Zugkraft in Richtung der Verlangerung
6 anliegende Zugspannung in Richtung der Verlangerung
A Querschnittsflache des Kdrpers senkrecht zur anliegenden Zugkraft

Herrschen ausschlie3lich Druckspannungen, wie im Falle einer einaxialen Druck-
belastung, kénnen keine Hohlrdume entstehen. Diese Tatsache wird in Druck-
kriechversuchen manchmal ausgenutzt, um Effekte durch Uberlagerte Rissbil-
dung zu eliminieren.

Des Weiteren muss freie Oberflachenenergie fur den Hohlraum geschaffen
werden, wahrend an der betreffenden Stelle die freie Energie der gerissenen
Korngrenze gewonnen wird. Bei beiden handelt es sich um chemische Energie-
anteile. Die Energiebilanz fUr einen Korngrenzenriss lautet insgesamt:

AG = AR “YoF — VR -0~ AkG - TkG (3.39)

Ar  Oberflache des Risses

Yor spezifische freie Oberflachenenthalpie des Werkstoffes

Akg Flache des bei der Rissbildung verschwundenen Korngrenzstiickes
Yke spezifische freie Korngrenzflachenenthalpie

(Anm.: Theoretisch misste in die Bilanz noch die Oberflachenvergroferung des
Kérpers einflieRen. Diese ist jedoch verschwindend gering gegeniiber der Risso-
berflache.)

Spielt sich die Rissbildung an Korngrenzenteilchen ab, ist in der Bilanz aul3er-
dem der Energieterm fiir die Schaffung freigelegter Teilchenoberfldche (+) sowie
fur vernichtete Teilchen/Matrix-Phasengrenzflache (-) zu bericksichtigen. Zudem
ist die in der Regel vorhandene Gitterverzerrung in und um Teilchen herum ein-
zubeziehen, weil der Riss die Gitter entspannt.
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Es muss eine kritische Keimgrél3e Uberschritten werden, damit wachstumsfa-
hige Risse entstehen. Die energetischen Betrachtungen zur Risskeimbildung
laufen analog zur Ausscheidungskeimbildung ab, Kap. 2.4.2 und Bild 2.21. Fir
einen kugelférmigen Risskeim auf Korngrenzen ohne Ausscheidungen und unter
der Annahme, dass das verschwundene Korngrenzenstiick die Grof3kreisflache
der Pore darstellt, errechnet sich nach Gl. (3.39) folgende Anderung der freien
Enthalpie:

AG:4nr2-yo,:—%nr3-c—nr2-yKG (3.40)

Die kritische RisskeimgréRe r* ergibt sich aus dem Maximum der Funktion AG(r)
und folglich aus AG'(r*) = 0:

« _ 2-70F —05-¥e (3.41)
()

r

Mit typischen Werten von kg = 0,3 bis 0,5 yor betrégt der kritische Keimra-
dius r* = 1,8 yor/c. Setzt man beispielsweise den fir Ni gultigen Wert von yor
=1,7 J/m2 ein, so errechnet sich bei einer Spannung von 500 MPa ein kritischer
Risskeimradius von etwa 6 nm, was im Durchmesser etwa 50 Gitterparameterab-
standen entspricht.

Um die Wahrscheinlichkeit der Rissinitiierung zu verringern, mussen die kriti-
sche RisskeimgréRe r* oder die zugehdrige freie Enthalpiednderung AG* mdog-
lichst hoch sein. Generell sind all diejenigen Mallhahmen geeignet, die Rissge-
fahr zu mindern, welche die spezifische Oberflachenenthalpie yor erhéhen und
die Korngrenzfldchenenthalpie ykg reduzieren. Im Ubrigen muss erreicht werden,
dass die lokalen Zugspannungen méglichst klein bleiben.

Als EinflussgrofRen auf die Rissinitiierung und somit letztlich auf das Zeitstand-
verhalten der Werkstoffe sind folgende Parameter zu nennen: Temperatur, Span-
nung (oder Belastungsdauer oder Kriechrate), Korngré3e, Korngrenzenausschei-
dungen, plastische Vorverformung, Spurenelemente sowie innerer Gasdruck.

a) Temperatur

Mit steigender Temperatur wéchst der Anteil des Korngrenzengleitens an der
Gesamtverformung, weil der Korngrenzendiffusionskoeffizient ansteigt und somit
die Korngrenzenviskositdt abnimmt (GIl. 3.26). Folglich steigt auch die Wahr-
scheinlichkeit, dass es an Korngrenzen zu Inkompatibilitdten kommt. Andererseits
werden mit zunehmender Temperatur die Anpassungsprozesse erleichtert auf-
grund schnellerer Diffusion im Kornvolumen. R. Raj [3.39] ermittelte bei mittleren
Temperaturen von ca. 0,5 Tg die héchste Rissbildungswahrscheinlichkeit und
somit ein Zeitbruchverformungsminimum, Bild 3.41. Dies steht in Einklang mit
vielen experimentellen Befunden.
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Bild 3.41 Einfluss der Temperatur auf die Zeitbruchverformung

b) Spannung, Belastungsdauer, Kriechrate

Bei hohen Spannungen und damit hohen Kriechraten und geringen Standzeiten
ist der Beitrag des Korngrenzengleitens an der Gesamtverformung gering. Somit
ist in diesem Bereich mit geringer Rissinitiierungswahrscheinlichkeit und héherer
Zeitbruchverformung zu rechnen. Der Kriechbruch erfolgt unter diesen Bedingun-
gen oft transkristallin. Zu niedrigen Spannungen hin nimmt zwar der Korngren-
zengleitanteil zu, gleichzeitig wird aber die Zeit langer, in der die aufgebauten
Spannungskonzentrationen relaxieren kdnnen, so dass die Risswahrscheinlich-
keit abnimmt. Man erwartet daher ein Duktilitdtsminimum bei mittleren Spannun-
gen und Kriechraten. Bild 3.42 stellt dies in der Auftragung Uber der Bruchzeit
dar, wobei entsprechend den vielfach beobachteten experimentellen Befunden
der Wiederanstieg der Duktilitdt bei langeren Zeiten nur schwach ausgeprégt ist.

Gelegentlich wird die Frage nach einer Schwellenspannung fur Kriechrissbil-
dung aufgeworfen (z. B. in [3.37] behandelt). Sollte ein solcher Grenzwert existie-
ren, wirde Kriechbruch unterhalb einer bestimmten, sehr niedrigen Spannung
nicht mehr auftreten. Fur die Technik ist diese Spekulation eher beilaufig, weil
bisher auch mit extrem langen Versuchszeiten getestete Proben und Bauteile
nach einigen 10° h entweder gebrochen sind oder zumindest metallographisch
nachgewiesene Kriechschadigung erkennen lieBen (siehe z. B. die in Bild 3.5,
3.38 ¢ sowie 8.2 a dargestellten Falle).
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Bild 3.42 Einfluss der Belastungsdauer bis zum Bruch auf die Zeitbruchverformung

¢) Korngré3e

Der Gesamtanteil des Korngrenzengleitens nimmt gemaf Gl. (3.26) mit abneh-
mender KorngréRe zu, so dass hinsichtlich der Kriechfestigkeit, z. B. ausgedrickt
als minimale Kriechrate, ein moglichst grobes Korn einzustellen ist. Der Einfluss
auf die Kriechschédigung stellt sich wie folgt dar. Fir jede einzelne Korngrenze
sinkt die Abgleitrate mit fallender Korngré3e, weil die Tripelpunkte das Abgleiten
behindern. Die freie Gleitlange verhalt sich also proportional zur Korngré3e. Ten-
denziell steigt somit die Wahrscheinlichkeit der Kriechrisseinleitung mit gréber
werdendem Korn. Dies ist ein Grund, warum die Zeitbruchverformung mit zu-
nehmender KorngréRe abnimmt, Bild 3.43. Bei grobkérnigen Gefligen verteilen
sich des Weiteren Spurenelemente Uber weniger Korngrenzenflaiche und errei-
chen damit lokal einen héheren Segregationsgrad (siehe f). Dies kann eine zu-
satzliche Ursache fiir geringere Zeitbruchverformung grobkérniger Gefiligezu-
stédnde sein.

o, T = const.

freie Gleitlange an KG steigt,
_ héhere Spg.-konz.

Zeitbruchverformung

Bild 3.43 Einfluss der KorngréRRe auf die Zeitbruchverformung
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Der Einfluss der Korngrél3e auf die Zeitstandfestigkeit geht allerdings einher mit
dem Zusammenhang zwischen KorngréRe und Kriechfestigkeit, welche nicht
durch Schédigung beeinflusst wird. Groberes Korn erhéht die Zeitstandfestigkeit
trotz des gegenlaufigen Effektes auf die Zeitbruchverformung. Der Grund liegt
darin, dass die Auswirkungen der KorngréRe auf die Festigkeit gegenliber denen
auf die Schadigung Uber die gesamte Standzeit hinweg Uberwiegen.

d) Korngrenzenausscheidungen

Korngrenzenausscheidungen spielen fir die Zeitstandfestigkeit und -duktilitat
eine wichtige Rolle. Grundsatzlich ist an einer Teilchen/Matrix-Phasengrenzflache
die Rissbildungswahrscheinlichkeit gegentiber dem ungestdrten Gitter erhéht,
weil hier bereits eine Phasengrenzflachenenthalpie ypn-App vorliegt, die bei der
Rissbildung zugunsten der Oberflachenenthalpie frei wird (Apn: aufgerissene
Grenzflache Teilchen/Matrix). Die Rissenergiehiirde oder die kritische Risskeim-
gréle sind an vorhandenen Stérstellen umso geringer, je gréRer die betreffende
Phasengrenzflachenenthalpie ist. Koharente Phasengrenzflichen sind folglich
weniger rissanfallig als inkoharente. Da Korngrenzenausscheidungen in der Re-
gel nur mit einer Kornseite kohdrent sein kénnen, stellt die inkoharente Phasen-
grenzflache die Schwachstelle dar.

Weiterhin hdngt die Phasengrenzflachenenthalpie von der Teilchenart ab. Sul-
fide und Oxide weisen beispielsweise eine schwache Bindung zur metallischen
Matrix auf, d. h. ypp ist hoch und die kritische Risskeimgréf3e somit geringer. Er-
schwert wird dagegen die Rissbildung an Teilchen mit guter Bindung zur Matrix
(ypn niedrig), was meist fiir Karbide und Boride zutrifft.

Des Weiteren ist die Gitterverspannung in und um Teilchen herum bei der
energetischen Bilanz der Rissbildung zu berlcksichtigen. Je héher die Gitterver-
zerrungsenergie ist, umso leichter findet Rissbildung statt, weil der Riss das Gitter
entspannt.

Zusammenfassend besteht also an koharenten Ausscheidungen mit minimaler
Gitterfehlpassung die geringste Rissgefahr. Ein markantes Beispiel hierfir stellen
die Y-Ausscheidungen in Ni-Basislegierungen dar.

Die Ursache fur die Anrissbildung an Teilchen liegt in Spannungskonzentra-
tionen aufgrund des Korngrenzengleitens. Dieser Effekt ist umso ausgepréagter, je
groéber die Kdérner sind, weil die freie Abgleitldnge der Korngrenzen zunimmt (sie-
he ¢). Um mdglichst geringe Kriechschadigung zu verwirklichen, stellt sich die
Frage nach der optimalen Ausbildung der Korngrenzenausscheidungen.

Sehr feine Teilchen rufen zwar geringe Spannungskonzentrationen hervor,
sind aber technisch uninteressant, weil sie einerseits das Korngrenzengleiten
nicht stark behindern und andererseits bei ihnen langzeitig mit Vergréberung zu
rechnen ist. Sehr grofe und relativ dicht in der Korngrenze liegende Ausschei-
dungen bieten geringe Kriechrissgefahr, denn sie setzen den Widerstand gegen
Abgleiten so weit herab, dass nur geringe Spannungskonzentrationen entstehen.

Eine Legierung mit hohem Ausscheidungsanteil in den Kdérnern sowie einer
dichten Belegung der Korngrenzen kann sowohl sehr kriechfest als auch kriech-
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duktil sein. Bild 3.44 gibt hierfir ein Beispiel eines am Rand aufgekohlten auste-
nitischen Stahls wieder, welcher in dieser Zone eine sehr dichte Karbidbelegung
im Korninnern und an den Korngrenzen aufweist. Wahrend der weitgehend un-
beeinflusste Kernbereich starke Kriechschadigung zeigt, ist der aufgekohlte Rand
fast frei von Rissen. Insgesamt ist hierbei der stark aufgekohlte Zustand sowohl
kriechfester wegen des hohen Karbidvolumenanteils als auch kriechduktiler [3.9].

Die grofite Wahrscheinlichkeit der Kriechrissbildung besteht bei mittleren Teil-
chengroflen mit gréBerem Abstand. Eine solche Konfiguration sollte technisch
vermieden werden.

Bild 3.44 UngleichmaRige Kriechschadigung in einer randaufgekohlten Probe aus Al-
loy 800 H nach Kriechbelastung bei 1000 °C (ty; = 175 h, Ay = 44 %), [3.9]
Die Pfeile markieren die Zone mit einer sehr dichten Karbidbelegung im Korn-
innern und auf Korngrenzen. In diesem Bereich ist die Schadigung erheblich
geringer als im nicht aufgekohlten Probenkern.

e) Vorverformung

Im Allgemeinen werden kriechbelastete Bauteile nicht vorher kaltverformt, weil
eine Verformungsverfestigung bei entsprechend hohen Temperaturen nur voru-
bergehend das Kriechen behindern wirde und die Gefahr der Rekristallisation
gegeben waére. Eine gewisse plastische Vorverformung (ohne anschlieRende
Rekristallisation) ist bei manchen kriechbeanspruchten Bauteilen wéahrend der
Herstellung jedoch unvermeidbar, z. B. durch behinderte Erstarrungsschrump-
fung beim GielRen oder durch Richten. Diese relativ geringe Deformation kann die
Zeitbruchverformung und Zeitstandfestigkeit nennenswert reduzieren (z.B.
[3.40]). Abgesehen von mdglichen Korngrenzenanrissen aufgrund der Vorverfor-
mung, die unter Kriechbedingungen wachstumsfahig sind, werden an den Korn-
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grenzen vermehrt Stufen erzeugt durch einmiindende Gleitbdnder. Diese stellen
beim Korngrenzengleiten Orte erhdhter Rissgefahr dar. An Korngrenzenteilchen
kann es durch die Vorverformung zu Versetzungsaufstauungen und folglich
Spannungskonzentrationen kommen; mdoglicherweise reiflt die Grenzflache mit
der Matrix dabei bereits ein. Ein Spannungsarmglihen nach der Verformung ist
oft nicht Erfolg versprechend, weil nach der Warmebehandlung bereits cavities
ohne auliere Spannung auftreten kénnen (z. B. [3.41]).

f) Spurenelemente

Verunreinigungen kénnen einen drastischen Effekt auf die Zeitbruchverformung
ausliben und damit ebenfalls die Zeitstandfestigkeit erheblich vermindern (siehe
auch Kap. 6.12 und Tabelle 6.17, Ubersichten z. B. in [3.42, 3.43]). Typische
Elemente mit schadlicher Wirkung sind z. B. S, P, Bi, As, Se, Ag, Pb, Sb, Te, Tl...
Solche Atomsorten segregieren in bestimmten Temperaturbereichen besonders
an Korngrenzen und andere Grenzflachen aufgrund geringer Ld&slichkeit in der
Matrix und weil sie mit anderen Bestandteilen nicht reagieren oder weil ein geeig-
neter Bindungspartner nicht vorhanden ist. Dabei werden lokal relativ hohe Kon-
zentrationen erreicht. Die offenere Struktur der Grenzflachen wird dadurch besser
gefillt, was einer Enthalpieverringerung des Systems entspricht. Eine statistisch
regellose Verteilung durch den Entropieeffekt wére bei den Ublichen Spurenele-
mentgehalten, die oft im Bereich weniger ppm oder sogar darunter liegen, un-
schadlich. Die treibende Kraft fiir die Anreicherungen liegt in der Reduktion der
gesamten freien Enthalpie, wobei die Minderung der (Korn-) Grenzflachenenthal-
pie bis zu relativ hohen Temperaturen ausschlaggebend ist. Dies allein wére so-
gar positiv beziglich der Rissgefahr zu werten. Jedoch wird die Oberflachenen-
thalpie fast doppelt so stark herabgesetzt wie die Korngrenzflachenenthalpie, so
dass gemaR Gl. (3.41) der Term der Oberflachenenthalpie weit Uberwiegt (Zu-
sammenstellung einiger Werte in [3.44]). Durch die segregierenden schédlichen
Spurenelemente wird daher insgesamt die kritische RisskeimgréRe und die Ener-
giehurde erheblich abgesenkt.

In manchen Féllen kommt es zur Bildung von Ausscheidungen mit den Spu-
renelementen, wie z. B. Sulfiden, an denen die Rissbildung aufgrund hoher Pha-
sengrenzflachenenthalpie wahrscheinlicher ist. Manche Verunreinigungen lassen
sich gezielt durch hoch affine Elemente abbinden und so gréRtenteils unschadlich
im Kornvolumen festhalten, Beispiel: S mit Mn, Ce oder Zr.

Neben den schadlichen Verunreinigungen existieren mehrere so genannte
korngrenzenwirksame Spurenelemente, die sich in kontrollierten Konzentrationen
positiv auf das Werkstoffverhalten auswirken, wie z. B. B und Zr. Zu hohe Gehal-
te kénnen dagegen die Herstellbarkeit und die mechanischen Eigenschaften
drastisch verschlechtern. Die Wirkungsweise dieser Elemente kann unterschied-
lich sein. Hinsichtlich der Rissinitiierung spielt die Erhéhung der Bindungskrafte
an Korngrenzen eine Rolle [3.45]. Besonders wirksam sind hierbei z. B. die Ele-
mente C, B, W, Re. Das Risswachstum beeinflussen die Spurenelemente Uber
den Korngrenzendiffusionskoeffizienten, der generell herabgesetzt wird, weil die
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Korngrenzenstruktur sowohl durch kleinere (z. B. B) als auch durch gréRere Ato-
me (z. B. Zr) dichter wird. Ein indirekter Effekt Uber die Abbindung schédlicher
Spurenelemente, wie im Falle des Zr oder Ce mit S, erklart ebenfalls die Wirkung
dieser Elemente.

g) Innerer Gasdruck

Ein innerer Gasdruck wirkt sich in gleicher Weise stabilisierend auf einen Riss-
keim aus wie eine Zugnormalspannung nach Gl. (3.41). So wird beispielsweise
bei einigen Ni-Legierungen bei sehr hohen Temperaturen ein sprédes Versagen
in Kriechversuchen beobachtet, welches auf die Bildung von COy- und CO-
Gasblasen aus einer Reaktion des von auRen eindringenden Sauerstoffs direkt
mit C oder mit Karbiden der Matrix zurlickgefihrt wird [3.46]. In Gegenwart hoch
sauerstoffaffiner Elemente, wie Cr, Al und eventuell Y oder Zr, sind unter Gleich-
gewichtsbedingungen die berechneten CO,- und CO-Gasdriicke jedoch so ge-
ring, dass sie die Porenbildung kaum beeinflussen kénnen [3.47]. Versprodungs-
effekte durch andere Gase, wie z. B. durch H aufgrund von Reaktion mit C unter
Bildung von CH4 oder He durch Neutronenbestrahlung, werden bei einigen
Werkstoffen unter bestimmten Bedingungen beobachtet.

3.10.2.2 Kriechrisswachstum

Beim Risswachstum ist grundséatzlich zu klaren, welcher Mechanismus den Riss
wachsen l&sst und wie das dadurch entstehende innere Materievolumen an die
Umgebung Ubertragen wird. Die VergréRerung von Hohlrdumen kann nicht unge-
hindert, d. h. frei von Zwangungen des umgebenden Materials, ablaufen. Innen
erzeugtes Rissvolumen wird durch verschiedene Kopplungen des Materietrans-
ports, so genannte Akkommodationen, letztlich auf3en angesetzt; die Dichte des
geschadigten Werkstoffs verringert sich folglich. Fir das Kriechrisswachstum
kommen folgende Mechanismen infrage:

e Wachstum durch Diffusion

e Wachstum durch Korngrenzengleiten und Versetzungskriechen in den Kér-
nern

e sowie Wachstum durch gekoppelte Diffusion und Versetzungskriechen.

a) Risswachstum durch Diffusion

Jedes Atom, welches aus der Umgebung eines Risskeimes entfernt wird, vergré-
Rert den Hohlraum, verringert die freie Enthalpie des Werkstoffes (siehe Energie-
bilanz, Gl. 3.39) und dehnt diesen gleichzeitig. Herrscht an einer Korngrenze eine
héhere Zugspannung, als sie der Oberflachenspannung des Risses entspricht, so
erzeugt dieser Gradient einen gerichteten Materiefluss vom Riss weg und einen
Leerstellenstrom in entgegengesetzte Richtung (analog zur Diskussion des Diffu-
sionskriechens in Kap. 3.6). Der Transport erfolgt hauptsachlich entlang der diffu-
sionsbevorzugten Korngrenzen, und die Risswachstumsgeschwindigkeit verhalt
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sich folglich in weiten Temperaturbereichen proportional zum Korngrenzendiffu-
sionskoeffizienten. Die von den Hohlrdumen abgeldsten Atome lagern sich an
den Korngrenzen an und erzeugen so Uber die erwdhnte Kopplung des Materie-
transports eine Dehnung des Materials. Fremdelemente, die an die Korngrenzen
segregieren, setzen den Korngrenzendiffusionskoeffizienten herab. Sofern sie die
Oberflachenenthalpie nicht gleichzeitig herabsetzen, bremsen sie dadurch das
Risswachstum. Bei schadlichen Spurenelementen Uberwiegt dagegen der Ein-
fluss auf die Oberflachenenthalpie, wodurch die Risskeimbildung und das
-wachstum beschleunigt werden.

Hohlraumwachstum durch Diffusion findet umso schneller statt, je gréRer die
Zugspannungskomponente an der geschadigten Korngrenze ist. Hierdurch wer-
den Korngrenzen in Richtung einer 90°-Orientierung zur duf’eren Zugspannung
beim Diffusionswachstum bevorzugt (Anm.: Die Risskeimbildung wird in diese
Betrachtung nicht einbezogen).

Die Modelle des Kriechrisswachstums durch Diffusion vermdgen die experi-
mentell beobachteten Standzeiten der Werkstoffe nicht befriedigend zu erklaren.
Man geht davon aus, dass verformungskontrollierte Vorgange fur das Wachstum
mitentscheidend sind.

b) Risswachstum durch Korngrenzengleiten und Versetzungskriechen in den
Kérnern

Risskeime an Korngrenzenstufen oder -ausscheidungen wachsen durch Korn-
grenzengleiten in gleichem Malie wie die Abgleitrate mit, Bild 3.45 und 3.46. In
einen Riss hineinlaufende Versetzungen oder Leerstellen aus der umgebenden
Matrix vergréBern diesen. In sehr kriechfesten Werkstoffen mit geringer Verset-
zungsbewegung wird Diffusion hauptséchlich zum Risswachstum beitragen. Ge-
mal Bild 3.47 wird des Weiteren angenommen, dass das Korngrenzengleiten
und das Wachstum von Hohlrdumen auf unter Zugspannungen stehenden Korn-
grenzen zusammenwirken. Durch das Abgleiten vergréRern sich die Anrisse und
Poren auf den senkrecht zur Zugspannung eingezeichneten Korngrenzen. Dabei
missen die schraffierten, noch ungeschadigten Korngrenzenabschnitte zwischen

Bild 3.45

Risswachstum durch Korngren-
zengleiten an einer Korngrenzen-
stufe

In den Riss diffundierende Leer-
stellen sowie einmiindende Ver-
setzungen vergréfiern ihn.
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Bild 3.46

Risswachstum durch Korngrenzeng-
leiten an einer Korngrenzenaus-
scheidung

In den Riss diffundierende Leerstel-
len sowie einmiindende Versetzun-
gen vergréRern ihn.

\\ / / Bild 3.47
ke Modell des Zusammenwirkens zwi-

schen Korngrenzengleiten und

/ / \\ Risswachstum an zugbelasteten

Korngrenzen

den Hohlrdumen im Zuge des gesamten Anpassungsprozesses durch Materief-
luss aufgefiillt werden, oder die Briicken rei3en auf.

Die beobachtete Orientierungsverteilung der geschadigten Korngrenzen in
Bezug auf die Hauptzugspannungsachse lasst sich mit den Theorien zur Riss-
keimbildung und zum -wachstum in folgender Weise deuten. Die gréfite Schub-
spannung und damit die gréRte Korngrenzengleitgeschwindigkeit tritt an 45°-
Korngrenzen auf (Anm.: Winkelangaben beziehen sich immer auf die Neigung zur
Hauptzugspannungsachse). Hier erscheint somit auch die stédrkste Spannungs-
Uberhéhung an Widerstanden. Bei relativ hohen du3eren Spannungen, bei denen
das Korngrenzengleiten die Risse sowohl initiiert als auch wachsen lasst, findet
man cavities daher vorherrschend auf etwa 45°-Korngrenzen. Bei sehr niedrigen
Spannungen, die den Betriebsspannungen bei Langzeitkomponenten entspre-
chen, zeigt sich eine Tendenz zu vermehrter Kriechschadigung in Richtung der
90°-Korngrenzen. Zu bedenken ist allerdings, dass immer nur die Orientierung in
der jeweiligen Schliffebene betrachtet werden kann. Das Modell nach Bild 3.47
vermag ein bevorzugtes Wachstum auf etwa 90°-Korngrenzen zu erkldren; bei
allen anderen Mechanismen sollte eine Neigung zur Hauptzugspannungsachse
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von # 90° vorhanden sein. Porenkeimbildung auf exakt 90°-Korngrenzen wird mit
keiner dieser Theorien begriindet.

3.10.3 Tertidres Kriechen

Definitionsgemal kennzeichnet der tertidre Kriechbereich denjenigen Abschnitt,
in welchem die Kriechschadigung einen deutlich erkennbaren Einfluss auf den
Kriechkurvenverlauf ausiibt. Der Ubergang vollzieht sich allméhlich, so dass er
vielfach schwer identifizierbar ist, besonders bei Versuchen unter Lastkonstanz
(siehe Bild 3.4). Manchmal werden auch Beschleunigungen des Kriechvorganges
als tertidqres Kriechen bezeichnet, welche durch andere Schédigungsvorgénge,
wie z. B. Teilchenvergréberung, ausgeldst werden. Dadurch ist dieses Kriechsta-
dium nicht immer eindeutig mit einem Schadigungsmechanismus verknipft. Um
Missverstandnisse zu vermeiden, sollte man von tertidrem Kriechen jedoch nur in
Zusammenhang mit Kriechrissbildung als dem in diesem Bereich dominierenden
Schadigungsvorgang sprechen.

Die Beschleunigung des Kriechprozesses durch Rissbildung im Tertidrbereich
hat mehrere Ursachen, die gleichzeitig in Erscheinung treten:

a) Abnahme des tragenden Querschnittes

Der effektiv tragende Querschnitt nimmt sowohl durch das Wachstum einzelner
Risse als auch durch das Zusammenwachsen mehrerer Risse ab, indem die
Verbindungsstege aufreifen. Die Spannung steigt in den geschadigten Quer-
schnitten entsprechend an, wodurch das Kriechen beschleunigt wird.

b) Zunahme des Werkstoffvolumens

Rissbildung und -aufweitung vergréern das Werkstoffvolumen und rufen folglich
eine Verlangerung hervor. Bei wenigen Einzelporen, Porenketten und kleineren
Mikrorissen, wie sie schon im frlheren Kriechstadium auftreten, wirkt sich dies
kaum auf die gemessene Kriechrate aus, bei vielen und gréReren Hohlrdumen
dagegen deutlicher.

¢) Einschniirung

Falls Einschnirung auftritt, wird das Kriechen bei konstanter dufRerer Last im
Einschnirquerschnitt beschleunigt, und der nicht eingeschniirte Probenteil nimmt
— anders als in einem Zugversuch bei konstanter Abzuggeschwindigkeit — weiter
an der Verformung teil. Insgesamt steigt also die Kriechrate progressiv. Bei
kriechfesten und im Allgemeinen nicht besonders kriechduktilen Werkstoffen wird
meist keine deutlich ausgepragte Einschniirung beobachtet.
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d) Beschleunigung des Versetzungskriechens

Bei dieser Theorie wird angenommen, dass das Klettern von Stufenversetzungen
in der Umgebung von Rissen deshalb verstarkt ablauft, weil die Hohlrdume als
Quellen und Senken fur Leerstellen dienen [3.48]. Die Kriechrate steigt folglich
mit der Anzahl der gebildeten Hohlrdume an. Dieser Mechanismus ist zwar denk-
bar, wird aber zur Deutung des tertidren Kriechens zuséatzlich zu den anderen
nicht benétigt.

3.11 Einfluss der Kornform auf die Zeitstandeigenschaften

In den bisherigen Betrachtungen zur Kriechfestigkeit und -duktilitdt wurde eine
globulare Kornform angenommen, wie sie den technischen Regelfall darstellt. Fir
manche Anwendungen erzeugt man gezielt Geflige mit stangelférmigen Kdérnern
durch gerichtete Erstarrung oder gerichtete Rekristallisation. Mit diesen Vorgan-
gen ist gleichzeitig eine Textur verbunden, die man im Falle der Erstarrung vor-
gibt oder die sich bei der Rekristallisation aufgrund von Vorzugswachstum der
Koérner einstellt. Diese herstellungstechnisch sehr aufwandigen MaRnahmen loh-
nen sich dann, wenn das Kornvolumen extrem kriechfest entwickelt ist, z. B.
durch hohe y-Anteile in Ni-Basislegierungen und/oder feinste Oxiddispersion, und
die Korngrenzen dadurch noch ausgepragter die Schwachstellen verkérpern.

Bild 3.48 stellt schematisch ideale und reale gerichtete Kornstrukturen
gegeniber. Im Idealfall eines Korngefiiges ohne Querkorngrenzen in Belastungs-
richtung kann es keine interkristalline Kriechschadigung geben, weil an den Korn-
grenzflachen keine Schubspannungskomponente und damit auch kein Korngren-
zengleiten auftritt. FUr derartige Werkstoffe ware in L&ngsrichtung ausschlielich
die Festigkeit des Korninnern relevant. Die tatsdchlichen Gefuige von Bauteilen
weichen jedoch insofern ab, als Querkorngrenzen auftreten. Diese liegen rdum-
lich nicht exakt in einem rechten Winkel zur Hauptachse und gleiten somit unter
der Wirkung der inneren Schubspannung aneinander ab. Als Folge kdnnen an
den transversalen Korngrenzen Risse erzeugt werden, fur deren Keimbildung und
Wachstum die gleichen Mechanismen zum Tragen kommen wie in Kap. 3.10.2
beschrieben. Bild 3.49 gibt ein Beispiel der ODS-Legierung IN MA 6000 wieder,
bei der unter den gegebenen Versuchsbedingungen sowohl inter- als auch trans-
kristalline Rissbildung erkennbar ist.

Fur die Zeitstandfestigkeit sowie das Kriechsch&digungs- und -bruchverhalten
spielt das Kornstreckungsverhéltnis, d. h. das Verhéltnis von Kornlédnge zu Korn-
breite (GAR — grain aspect ratio), eine wichtige Rolle, was fiir einige oxiddisper-
gierte Ni-Legierungen bereits recht frih erkannt wurde [3.49]. Beispielsweise wird
bei der gerichtet rekristallisierten ODS-Legierung IN MA 6000 mit zunehmendem
Streckungsgrad bis zu etwa 15 ein Anstieg der Zeitstandfestigkeit verzeichnet mit
interkristallinem Versagen [3.50]. Oberhalb eines Verhaltnisses von ca. 15 ist die
Standzeit bei gleicher Spannung unabhangig vom GAR-Wert und der Bruch er-
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folgt transkristallin. Diesen Untersuchungen liegen allerdings nur kurze Ver-
suchszeiten zugrunde.

4

Bild 3.48 Gerichtete Kornstrukturen und deren Kriechschadigungsmechanismen

a) ldeale Kornstruktur ohne Transversalkorngrenzen,; interkristalline Kriech-
schadigung ist bei Belastung in Langsrichtung ausgeschlossen.

b) Reale Kornstruktur mit geringem Kornstreckungsverhaltnis; interkristalline
Kriechschadigung dominiert aufgrund von Akkommodation durch Korn-
grenzengleiten entlang longitudinaler Korngrenzenabschnitte. Ein mégli-
cher Schadigung/Abgleit-Pfad ist eingezeichnet.

c) Reale Kornstruktur mit hohem Kornstreckungsverhéltnis; interkristalline
Kriechschadigung wird unterdriickt durch sehr lange Langskorngrenzab-
schnitte. Die Schadigung und der Bruch erfolgen tUberwiegend transkristal-
lin.

Bild 3.48 b) veranschaulicht die interkristalline Kriechschadigung bei geringem
Kornstreckungsgrad. Es ist ein Pfad eingezeichnet, bestehend aus geschadigten
Querkorngrenzen mit dazwischenliegenden kurzen Abschnitten von Langskorn-
grenzen. In diesem Fall sind die Rissbildung und das -wachstum an transversalen
Korngrenzen erleichtert, weil die Langskorngrenzen aufgrund der geringen Gleit-
ldnge wenig am Abgleiten behindert sind. Sie liefern somit gemal dem Modell in
Bild 3.47 die fur die Sch&digung nétige Akkommodation.

Mit steigendem Kornstreckungsverhaltnis nimmt in Realgefigen die Verzah-
nung der Koérner zu, d. h. der mittlere Abstand zwischen den Querkorngrenzen
benachbarter Kérner wachst. Bei hohem Streckungsverhéltnis, Bild 3.48 c), wer-
den das Korngrenzengleiten und damit die interkristalline Rissinitiierung und das
Risswachstum stark behindert durch grol3e Langsflachen der Korngrenzen, so
dass letztlich transkristallines Versagen tUberwiegt.
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Bild 3.49 Inter- und transkristalline Kriechschadigung in der ODS-Legierung
IN MA 6000 (750 °C, 400 MPa, ty, = 4022 h, Ay =4 %)

Diese Theorie der geometrischen Anpassung der Schadigung durch Korngren-
zengleiten erklart den Einfluss des Kornstreckungsgrades. Akkommodation durch
Versetzungskriechen in den Kérnern [3.51] lauft in den betreffenden Legierungen
mit sehr geringer Geschwindigkeit ab und dirfte daher eher eine untergeordnete
Rolle im Vergleich zu den relativ weichen Korngrenzen spielen.

Lokale Feinkornbereiche muissen bei gerichteten Kornstrukturen mit hohem
Streckungsverhéltnis vermieden werden, weil sie anfallig sind fur interkristalline
Kriechschadigung, Bild 3.50. Von diesen Anrissen kdnnen transkristalline Risse
in das grobe Geflige hineinwachsen und vorzeitiges Versagen auslésen.
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Bild 3.50 Kriechschadigung im Bereich nicht sekundar rekristallisierter kleiner Kérner
(freckles) in der ODS-Legierung IN MA 754 (950 °C; 135 MPa; t, = 3464 h;
Ay = 14,6 %)
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Besonders kritisch wirken sich bei kolumnaren Kornstrukturen Belastungen in
Querrichtung der Kérner aus. Da Proben und dinnwandige Bauteile manchmal
nur ein oder zwei Kérner in der Querachse aufweisen, 1duft das Korngrenzenglei-
ten wenig behindert ab, Bild 3.51. Folglich werden unter diesen Belastungen
meist sehr geringe Zeitstandfestigkeiten und Zeitbruchverformungen gemessen,
was Bild 3.32 fur die ODS-Legierung IN MA 760 im Vergleich zur Festigkeit in
Langsrichtung dokumentiert (Erlduterung zu den Bezeichnungen: Bei nicht qua-
dratischen Querschnitten unterscheidet man eine schmale Querrichtung und eine
breite Querrichtung: st — short transverse, It — long transverse).

Bild 3.51

Belastung eines diinnwandigen Bau-
teils mit gerichteter Kornstruktur in
Querrichtung (hier in breiter Querrich-
tung — /f)

3.12 Kriechverhalten von Einkristallen

Polykristalline Werkstoffe mit gerichteten Kornstrukturen kénnen das Problem der
,Schwachstelle Korngrenze' nur teilweise 16sen. Dies gelingt vollstandig mit Ein-
kristallen, welche folgende Vorteile im Kriechverhalten gegeniber Vielkristallen
aufweisen:

a) Die Korngrenzengleitverformung fehlt. Dadurch wird die Gesamtkriechrate
reduziert. Weiterhin kann nur transkristalline Kriechschadigung stattfinden, wel-
che trager ablauft als intergranulare und eine héhere Zeitbruchverformung mit
sich bringt. Dadurch wird auch die Zeitstandfestigkeit angehoben. Gegeniber
langgestreckten Kornformen sind die Quereigenschaften erheblich verbessert.

b) Diffusionskriechen tritt nicht auf. Da das Versetzungskriechen mit einem ver-
gleichsweise hohen Spannungsexponenten von n>ca. 4 erfolgt, kbnnen mit ab-
nehmender Spannung niedrigere Kriechraten realisiert werden (siehe Bild 3.11
und 3.26). Das Ubliche Abbiegen der Zeitstandisothermen bei geringeren Span-
nungen aufgrund von Diffusionskriechen mit n = 1 fehlt, eine Krimmung aufgrund
von Gefligealterung ist davon allerdings unabhéngig (siehe Bild 3.6 b und c).

c) Die Legierungen kdénnen ausschlieBlich auf hohe Matrixfestigkeit getrimmt
werden. Samtliche korngrenzenverfestigenden MalRnahmen — oft mit negativen
Begleiterscheinungen verbunden — erlibrigen sich.
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d) Bevorzugte Korngrenzenkorrosion entfallt; die korrosionsunterstitzte Bildung
und das Wachstum interkristalliner Kriechrisse unterbleiben. Daraus resultiert
eine héhere Zeitstandfestigkeit und Zeitbruchverformung.

Weitere Vorteile von Einkristallen werden in Kap. 4.7.4.3 und 6.7.3 behandelt.

3.13 Extrapolation von Zeitstandergebnissen

Bei der Entwicklung neuer Legierungen missen relativ schnell Aussagen getrof-
fen werden u. a. Uber das Festigkeitspotenzial einzelner Kandidaten. Des Weite-
ren mussen fir Konstruktionen langzeitige Auslegungskennwerte verfligbar sein,
die bei neueren Legierungen meist nicht bis zu der geforderten Lebensdauer —
eventuell bis 10° h = 11,4 Jahre — experimentell abgesichert sein kénnen. AuRer-
dem kann im Zuge von Zustandsbeurteilungen betriebsbeanspruchter Bauteile
die mdéglichst rasche Ermittlung der Restlebensdauer der Teile gefragt sein.

Die Langwierigkeit der Zeitstanduntersuchungen unter realitdtsnahen Bedin-
gungen hat zu zahlreichen Ansatzen fiir Extrapolationsmethoden gefiihrt. Die
heute gangigen Verfahren sind rein empirischer Natur und kénnen mit grof3en
Ungenauigkeiten verbunden sein. Strukturabh&ngige Modelle, welche die gefl-
gemalligen Vorgdnge und Mikromechanismen im Werkstoff wahrend der Zeit-
standbeanspruchung berucksichtigen, sind wegen der Vielzahl der Parameter
entweder nicht verfugbar oder noch recht ungenau. Nur in wenigen Einzelféllen
sind solche Modelle mit zufriedenstellender Genauigkeit erstellt worden. Auf eini-
ge empirische Methoden wird nachfolgend eingegangen.

Einen einfachen Zusammenhang zwischen der sekundéren oder minimalen
Kriechrate und der Belastungsdauer bis zum Bruch stellt die Monkman-Grant-
Beziehung her [3.52]:

by = —— (3.42 a)
€
oder
Ig tm =Ky~ m-Ig & (3.42 b)

K, K1 Konstanten
m Konstante, meist = 1

Diese Regel verkniipft die Zeitstandlebensdauer allein mit der sekundaren oder
minimalen Kriechrate. Die Lange des primdren und tertidren Kriechbereiches
sowie die Zeitbruchdehnung werden spannungsunabhédngig von der Konstanten
K und dem Exponenten m erfasst. Die Temperatur geht in die Beziehung eben-
falls nicht ein, so dass oft (&g; tyy, )-Wertepaare fir unterschiedliche Temperaturen

durch eine einzige Funktion t, = f(¢5) beschrieben werden.



3.13 Extrapolation von Zeitstandergebnissen 175

Bild 3.52 zeigt ein Beispiel fir den warmfesten Stahl 10CrMo9-10
(2% % Cr-1 % Mo). Die eingezeichneten Streubandeinhillenden weisen eine
Steigung von —1,09 auf, d. h. m = 1,09 nach GI. (3.42). Die Konstante K streut
zwischen K = 9,5:106 bis 5,1-10~7 (entsprechend K1 = —5 bis —6,3) bei t,, in h
und ¢ ins.
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Bild 3.52 Zusammenhang zwischen der minimalen Kriechrate und der Belastungsdauer
bis zum Bruch fiir den warmfesten Stahl 10CrMo9-10 (2% Cr-1 Mo) [3.53]

Die Monkman-Grant-Beziehung ist geeignet, die Lebensdauer allein auf Basis der
relativ schnell ermittelbaren sekunddren oder minimalen Kriechrate abzuschét-
zen, wenn zuvor fur genligend viele Wertepaare (¢g; ty, ) der Geradenverlauf in
doppeltlogarithmischer Auftragung fiir den betreffenden Werkstoff oder die Werk-
stoffcharge ermittelt wurde.

Um bei den Zeitstandversuchen Zeit zu sparen, hat man nach Mdéglichkeiten
des ,Austausches Zeit gegen Temperatur® gesucht, d. h. bei gleicher Spannung
sollte man von kirzeren Versuchen bei hdherer Temperatur auf das Langzeitver-
halten bei betriebsrelevanter Temperatur schlie@en kénnen. Die bekannteste
derartige Extrapolationsmethode stellt die nach Larson und Miller dar [3.54]. Zu
ihrer Herleitung wird die Monkman-Grant-Regel mit der Temperaturabhangigkeit
der sekundadren Kriechrate verknipft. Die sekundare Kriechrate weist eine ex-
ponentielle Abhangigkeit von der Temperatur iber eine Arrhenius-Beziehung auf:



176 3 Hochtemperaturfestigkeit und -verformung

_ Qc
¢g=B-e RT s. Gl. (3.19)
oder
0,434 1 1
gég=By— 2334 Qe 1 g5 g 1 (3.19 b)
R T T

const.
B1, B» Konstanten

Dabei wird angenommen, dass die Aktivierungsenergie des Kriechens Q. tempe-
raturunabhéngig ist, so dass der Vorfaktor von 1/T konstant ist. Bezieht man die
Monkman-Grant-Regel nach GI. (3.42 b) ein, so erhalt man den Zusammenhang
zwischen Temperatur und Bruchzeit bei einer vorgegebenen Spannung:

1 1
lgtm=K{-m:-B1+m-By-— =Kz +P-— (3.43 a)
const. const.

Ks, P Konstanten
Die Beziehung besagt, dass bei konstanter Spannung immer ein fester Zusam-

menhang zwischen der Temperatur und der Bruchzeit besteht. In der Auftragung
Ig tm gegen 1/T sollte sich nach Gl. (3.43 a) eine Gerade ergeben, Bild 3.53.

Ig tm‘

lg tm (Betr.)

o = const.

/{essungen

e - ————— ===}

1UT 17 Betr.

Bild 3.53 Schematische Darstellung des Extrapolationsverfahrens nach Larson-Miller
fur konstante Spannung (Betr.: Werte fir den Betrieb des Bauteils)
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Somit kénnen experimentell bei einer bestimmten Spannung kiirzere Zeitstand-
versuche bei héherer Temperatur durchgefiihrt werden, und man leitet daraus die
Lebensdauer bei niedrigerer, betriebsrelevanter Temperatur ab. In anderer
Schreibweise ergibt sich die Formulierung des Gesetzes nach Larson-Miller:

T-(C+lgty)=P (3.43 b)

C=const. firalle 5; C=20mit Tin Kund t, in h
P = const. fir ¢ = const.

Diese VerknUpfung von Bruchzeit und Temperatur bei konstanter Spannung
nennt man Larson-Miller-Parameter P. Man trégt die aus Zeitstandversuchen
nach obiger Beziehung ermittelten Larson-Miller-Parameter fiir verschiedene
Spannungen meist mit C = 20 im Larson-Miller-Diagramm auf, welches Bild 3.54
schematisch zeigt.

P=T(C+gt, ) —

Bild 3.54 Auftragung der Zeitstandfestigkeit nach der Larson-Miller-Methode
Das Diagramm ist so erweitert, dass gleichzeitig ohne Umrechnung aus dem
Larson-Miller-Parameter die (T; ty)-Wertepaare abgelesen werden kénnen.
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Es ergibt sich der dargestellte typische gekrimmte Kurvenverlauf. Das Diagramm
wird zweckmaRigerweise so erweitert, dass sich fir beliebige Kombinationen von
Spannung, Temperatur und Standzeit sofort die Verknlpfungen ablesen lassen,
z. B. welche Temperatur ertragen werden kann bei einer vorgegebenen Span-
nung und einer geforderten Lebensdauer. Je nach Legierung ist unter Umstanden
eine bessere Anpassung der Messwerte an einen gemeinsamen Kurvenzug
durch eine von 20 abweichende Konstante C gegeben.

Ebenso wie Zeitstandfestigkeiten lassen sich Zeitdehngrenzwerte nach Lar-
son-Miller auftragen, weil man die Monkman-Grant-Regel auch fir Zeiten bis zu
bestimmten Dehnungen aufstellen kann, z. B. t, 1 als Zeit bis zu 1 % plastischer
Dehnung.

Die zur Herleitung der Larson-Miller-Beziehung getroffenen Annahmen wei-
chen von den tatsédchlichen Verhéltnissen mehr oder weniger ab. Dennoch ist
diese empirische Extrapolationsmethode bei den eingangs erwéahnten Aufgaben-
stellungen unerlasslich und Stand der Technik. Des Weiteren kdnnen flr einen
bestimmten Werkstoff aus einem einzigen Diagramm die Zeitstanddaten abge-
lesen oder es kénnen die Larson-Miller-Kurven fir verschiedene Werkstoffe in ein
Diagramm eingezeichnet werden, was bei Werkstoffvergleichen tbersichtlich ist.

Als ein weiteres empirisches Verfahren zur Extrapolation von Zeitstandergeb-
nissen wird die so genannte /so-Stress-Methode eingesetzt. Sie basiert — wie die
nach Larson und Miller — auf dem Prinzip ,Austausch Zeit gegen Temperatur.
Wahrend beim Larson-Miller-Verfahren die Monkman-Grant-Regel sowie die
Arrhenius-Gleichung einflieBen, postuliert die Iso-Stress-Methode ohne weitere
Annahmen einen Zusammenhang der Form:

Igt, =cqi—cy-T fur o = const. (3.44)
C1, C2 = const.

Es wird also eine lineare Beziehung zwischen dem Logarithmus der Bruchzeit
und der Temperatur bei konstanter Spannung erwartet, Bild 3.55. Um bei einer
Nennspannung die Standzeit fur die betriebsrelevante Temperatur zu erhalten,
werden Versuche bei derselben Spannung und erhéhten Temperaturen durchge-
fuhrt. Die Methode soll eine Zeitextrapolation bis zu einem Faktor 100 erlauben.
Nach Larson-Miller besteht entsprechend GI. (3.43 a) ein linearer Zusammen-
hang zwischen Ig t,, und der inversen Temperatur, d. h. in der Auftragung Ig tn,
gegen T ergibt sich eine Hyperbel. Bild 3.56 stellt die beiden Extrapolationsme-
thoden in einem (Ig ty; T)-Diagramm gegeniiber. Bei denselben Messdaten liefert
das Larson-Miller-Verfahren héhere Schatzwerte, je nach Kriimmung der Hyper-
bel gegenliber der Geraden im Extrapolationsbereich. Aufgrund der einfachen
Parameterdarstellung ist die Larson-Miller-Methode gebrauchlicher.
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Igt A
Ig tm (Betr.

G = const.

Messung%

Betr. T

Bild 3.55 Schematische Darstellung des Extrapolationsverfahrens nach der Iso-Stress-
Methode (Betr.: Werte flir den Betrieb des Bauteils)
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Bild 3.56 Vergleich der Extrapolationsmethoden nach Larson-Miller und der Iso-Stress-
Methode

3.14 Zeitstandfestigkeitsnachweis bei verdnderlichen
Beanspruchungen

Dem Konstrukteur stellt sich ein erweitertes Problem der Lebensdauerberech-
nung unter Kriechbedingungen, wenn Spannung und Temperatur im zeitlichen
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Verlauf nicht gleich bleiben. Dies ist bei Bauteilen oft der Fall, z. B. bei wechseln-
dem Voll- und Teillastbetrieb oder auch bei voriibergehenden Uberbelastungen.
Die dabei zusatzlich auftretende zyklische Komponente wird bei dieser Betrach-
tung zunédchst auller Acht gelassen. Es stellt sich die Frage, wie sich die einzel-
nen Zeitstandabschnitte lebensdauermafig aneinander reihen lassen.

Die einfachste und am haufigsten benutzte Regel fir derartige Lebensdauer-
berechnungen basiert auf der statischen linearen Schédigungsakkumulation nach
Robinson. Dabei geht man von der Annahme aus, dass sich in jedem Belas-
tungsabschnitt eine Kriechschadigung ausbildet, die sich als verbrauchter linearer
Anteil der Beanspruchungsdauer bis zum Bruch ausdriicken Idsst. Der Schadi-
gungsanteil wahrend eines konstanten Belastungsintervalls, d. h. bei gleich blei-
bender Spannung und Temperatur, berechnet sich demnach zu:

Dj=— (3.45)

D; Schadigungsanteil im Intervall ,i*
ti Zeitintervall ,i*
tm,  Beanspruchungsdauer bis zum Bruch fiir die Parameter c und T im

Intervall ,i

Zur Berechnung von D; muss die Zeitstandlinie fur die betreffende Temperatur
bekannt sein. In der Regel bendtigt man dazu Zeitstandisothermen in 10 °C-
Abstufungen, welche durch Interpolation der gemessenen Kurven, die meist in
50 °C- oder eventuell auch 25 °C-Absténden vorliegen, gewonnen werden (siehe
z. B. DIN EN 10 216-2 (ehemals: DIN 17 175) fur warmfeste Stahle). Naherungs-
weise kdnnen die Daten aus einer Larson-Miller-Darstellung berechnet werden.
Als weitere Annahme der Robinson-Regel werden die einzelnen Schadigungsan-
teile fur alle Intervalle mit beliebigen (o; T)-Kombinationen addiert:

k
t t t t
SDj=—+—2 4. +—F =3 -p, (3.46)

i tmy  tmo tmg oy tm

Diese Addition liefert die Gesamtschadigung Dy, die so genannte Zeitstander-
schopfung. Bei monotoner Belastung (o; T konstant) ergibt sich bei Bruch defini-
tionsgemal D; = 1. Bei der linearen Schadensakkumulation unter verdnderlichen
Zeitstandbelastungen geht man ebenfalls von einer Schadensumme D; = 1 beim
Bruch aus.

Die getroffenen Annahmen zur Berechnung einer Gesamtschadigung halten
einer Uberprifung anhand der ablaufenden Mikromechanismen der Schéadigung
nicht stand. Vor allem entwickelt sich die Schadigung nicht linear tiber der Belas-
tungszeit und nicht bei allen Spannungen und Temperaturen in gleicher Weise.
Unter Beachtung entsprechender Sicherheitsabschlage, etwa Dy < 0,75, hat sich
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die Robinson-Regel jedoch bewahrt, zumal exaktere Berechnungsmethoden
fehlen. Sofern den t,-Werten untere Streubandgrenzen oder Mittelwerte abziig-
lich 20 % zugrunde liegen, ist die Zeitstanderschopfungsberechnung meist kon-
servativ. Der tatsachliche Schadigungszustand eines Bauteiles kann in Ergén-
zung zu der rechnerischen Abschétzung Uber eine metallographische Untersu-
chung erfasst werden (Kap. 8.1).

3.15 Spannungsrelaxation

Unter Spannungsrelaxation wird a) jede Minderung von Eigenspannungen sowie
b) der Abbau einer von auf’en angelegten Spannung bei gleich bleibender Ge-
samtdehnung verstanden.

Tabelle 3.5 gibt einen Uberblick Uiber die verschiedenen Arten von Eigen-
spannungen und ihrer Merkmale. Spricht man allgemein von Eigenspannungen,
so meint man damit die weitreichenden Eigenspannungen I. Art. Die zu unter-
scheidenden Félle der Spannungsrelaxation sind in Tabelle 3.6 gegeniiberge-
stellt. Der Abbau von Eigenspannungen lll. Art in Form von Versetzungen kenn-
zeichnet den Vorgang der Erholung. Hierbei kommt es zwar zu Mikroverformun-
gen durch die Versetzungsbewegung, diese heben sich allerdings in ihren Rich-
tungen gegenseitig auf, so dass keine dulRere Gestaltdnderung resultiert. Anders
liegen die Verhéltnisse, wenn in einem Werkstick inhomogene innere Spannun-
gen Uber grélere Reichweiten vorliegen oder wenn die freie Verformung von
aullen behindert wird. Der erstgenannte Fall entspricht einer Spannungsarmgli-
hung zur Minderung von Eigenspannungen |. Art, der zweite spiegelt die Verhélt-
nisse wider, wie sie im Spannungsrelaxationsversuch simuliert werden. In beiden
Fallen werden durch Erholungsvorgange innere Spannungen reduziert. Allerdings
werden durch die inneren oder aulleren Zwangungen Kriechprozesse ausgeldst,
die eine gerichtete Verformung hervorrufen. Je nach Héhe der Kriechverformung
hinterlassen diese Formen der Spannungsrelaxation also mehr oder weniger
grol3e bleibende Malddnderungen am Bauteil.

Am anschaulichsten verdeutlicht man sich die Vorgdnge anhand eines Span-
nungsrelaxationsversuches, Bild 3.57. Eine Probe wird bis zu einer bestimmten
Verformung (zug-)belastet, und dann misst man bei konstanter Gesamtverfor-
mung die zeitliche Abnahme der Spannung. Der elastische Verformungsanteil e
nimmt proportional zur Spannung ab, in gleichem Male wird Kriechverformung &
erzeugt. Der Relaxationsversuch stellt also einen Kriechversuch unter stetig ab-
nehmender Spannung dar. Der Austausch von elastischer gegen Kriechverfor-
mung lasst sich wie folgt formulieren:
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Tabelle 3.5 Unterscheidung verschiedener Eigenspannungen (ES) und deren Merkmale

ES — I. Art Il. Art lll. Art
Definition Keine duReren Krafte oder Momente; Summe aller inneren Krafte
und Momente in jeder Schnittebene bzw. um jede Achse ist null
Charakter Makro-ES Mikro-ES Mikro-ES
e Verformungsaniso-
tropien von Korn
zu Korn durch
Orientierungs-
unterschiede Gitterstérungen, die
e in mehrphasigen Gitterverzerrungen
Gefligen durch hervorrufen:

Inhomogene plasti- Unterschiede in

sche Verformung in der therm. Aus- e | eerstellen

einem Werkstiick dehnung oder un- | ¢ Fremdatome

Ursache terschiedl. Volumi- | e Versetzungen

Stets in Verbindung na bei Phasenum- | e Kleinwinkelkorn-

mit Mikro-ES III. Art wandlungen grenzen

(Versetzungen), e Teilchen

ggf. auch II. Art Die Anpassung er-

folgt durch geome- ES lll. Art kommen
trisch notwendige bei jeder plastischen
Versetzungen oder | Verformung vor
Fehlpassungsverset- | durch Versetzungen
zungen (ES II. Art

kommen nicht vor in

einphasigen Einkris-

tallen)

e Uber viele Kérner | o Innerhalb eines e Auf Umgebung der
oder ganzes Werk- Kornes oder tber Gitterstérung be-
stuck wenige Kérner grenzt; weiter ent-

. . hinweg fernt stark abklin-
Reichweite

e Anderungen in
Gréfie und Vorzei-
chen Uber gréRere
Bereiche (oft mm)

e Anderungen in
GréRe und Vorzei-
chen im pm-
Bereich

gend

e Anderungen in
Grofe und Vorzei-
chen im atomaren
Bereich

Bei Stérung des
inneren Gleichge-
wichts der Krafte
u. Momente:

makroskopische
MaRanderungen

geringe makroskopi-
sche Mafanderun-
gen méglich

keine Maf¥&nderun-
gen

engl. Bezeichnung
(residual stresses)

body stresses

textural stresses
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Tabelle 3.6 Fallunterscheidungen bei der Spannungsrelaxation (ES: Eigenspannungen)

Fall - | ES IIl. Art (Mikro-ES) ES I. Art (Makro-ES) auBere Verformungs-
gleichméafig Uber ge- = langreichweitige ES; | behinderung; gleich
samtes Material verteilt | ungleichmaRig tber bleibende Gesamtver-

Vorgang | das Werksttick verteilt | formung
Versetzungen léschen Elastische Verformung | Elastische Verformung
sich aus und lagern sich | wird lokal in Kriechver- [ wird iber gesamtes
Vorgang bei | um; Abbau von ES III. formung umgesetzt; Material in Kriechver-
der Span- Art: Abbau von ES |. und formung umgesetzt;
nungsrela- IIl. Art: Spannung im Werk-
xation = Erholung = Spannungsarm- stiick nimmt ab:
glihung = Spannungsrelaxa-
tionsversuch
keine; ia, ia,
auldere Mikroverformungen je nach Hoéhe und je nach Héhe der
Formande- | durch Versetzungsbe- Reichweite der abge- | Kriechdehnung
rung wegungen heben sich in | bauten ES
ihren Richtungen auf
t=0 — gt =€o(t=0)+¢ =const. (3.47 a)
t>0 — et =€g(t)+ ¢ +e¢(t) = const. (3.47 b)

gt konstante Gesamtverformung = Anfangsverformung
g plastische Anfangsverformung

Die zeitlich abnehmende Restspannung oR(t) ist nach dem Hooke’schen Gesetz
mit dem elastischen Dehnungsanteil verknlpft, und Einsetzen von GI. (3.47 b)
ergibt:

OoR(t)=E-ee(t)=E[et —&j —ef(t)] =E[ee (t=0)—g¢(t)] = 60 —E - £¢(t) (3.48 a)

Fir die zeitlich zunehmende Kriechdehnung erhélt man folglich:

_ 60 —0or(t)
E

ef(t) (3.48 b)

Nimmt man fur die Abhéangigkeit der Kriechrate von der Spannung das Nor-
ton’sche Kriechgesetz nach Gl. (3.15) an, wie es fur stationdre Mikrostrukturver-
haltnisse in weiten Spannungsbereichen meist gilt, so lasst sich eine Verknip-
fung zwischen der Restspannung und der Zeit herstellen. Bei der zeitlichen Ablei-
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tung von Gl. (3.47 b) werden die Terme ¢; und ¢&; null, weil &, und ¢; konstant
sind:

g1 =0=8g +é (3.49)

Mit ¢, = 6g /E (zeitliche Ableitung von GI. 3.48 a) und ¢;=A-cRr" (s. Gl. 3.15)
folgt aus GI. (3.49):

1d
_.&:_A.GRH (3.50 a)
E dt
c ‘L og A Or
Cof~ =77 7 2 : )\ g=constt T T 77
y ! T = const.
I
7
/} :
, | T4
/ |
/ [
/ |
f l B T — ]
e, e(=0) g & O t 0 t
a) b) c)
e d
g, = const
g .
etk — == —f - —--——-—
RN o g(t)
gt) T~ _
0 &
d)

Bild 3.57 Verlauf der Kennwerte bei der Spannungsrelaxation
a) Zugbelastung bis (o0, €t)
b) zeitliche Abnahme der Restspannung
c) Einfluss der Temperatur auf die zeitliche Abnahme der Restspannung
(T Die Kurven verlaufen in die eingezeichnete Richtung mit steigender
Temperatur)
d) zeitliche Aufteilung der Dehnanteile
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Trennung der Variablen und Integration liefern:

1 dﬂ:—Ajdt (3.50 b)

EJoR"

1 o 1-n

E 1R =-A-t+C C: Integrationskonstante (3.50 c)
-n

Fir t=0 ist or = 69 und damit C= (1/E)-(601_”/‘I—n), so dass sich folgender
Zusammenhang ergibt:

1
R = 001_”+(n—1)~A-E~t]1—“ (3.51)

Man beachte, dass Gl. (3.51) fur n = 1, dem Norton-Exponenten bei reinem Diffu-
sionskriechen, nicht definiert ist. Fir n — 1 nahert sich die Relaxationskurve dem
konstanten Wert or = 60, d. h. Relaxation wiirde nicht stattfinden — was plausibel
ist, denn Spannungsabbau bedeutet Ausléschen und Umlagern von Versetzun-
gen. Reines Diffusionskriechen leistet dies nicht.

In dem Faktor A stecken die Temperaturabhangigkeit und die Werkstoffpara-
meter des Kriechvorganges (s. Gl. 3.15 und 3.24). A ist ein Mal fir die Kriechfes-
tigkeit: Je geringer der Wert von A bei einer bestimmten Temperatur ist, umso
kriechfester ist der Werkstoff. Folglich verlaufen die Spannungsrelaxationskurven
nach Bild 3.57 b) umso flacher, je kleiner A und auRerdem je kleiner der Span-
nungsexponent n ist, Bild 3.58. Einen raschen Spannungsabbau zeigen dagegen
Werkstoffe mit hohem Spannungsexponenten n. Diese Erkenntnis spielt u. a.
eine Rolle bei der Spannungsumverteilung im Bereich von Kerben bei hohen
Temperaturen (Kap. 3.16).

Eine Ubersichtlichere Beziehung ogr = f(t) erhalt man, wenn man anstelle des
Norton’schen Kriechgesetzes eine Exponentialfunktion ansetzt, welche den
Kriechvorgang allerdings nur bei hohen Spannungen und folglich hohen Kriechra-
ten besser beschreibt:

& =B-ePor B, B: Konstanten (3.52)

Die Herleitung der or = f(t)-Beziehung vollzieht sich dann in analoger Weise wie
oben durch Verknipfen der Gin. (3.48 a), (3.49) und (3.52):

1 dog _

o —B-efor (3.53 a)
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nf
Al

0 t

Bild 3.58 Verlauf der Spannungsrelaxation fiir unterschiedliche Spannungsexponenten
n und Parameter A gemaf Gin. (3.15) und (3.51)
Den Kurven liegen Beispiele mit realen Werten fir n und A zugrunde.
(T Die Kurven verlaufen in die eingezeichnete Richtung mit steigendem Wert
des Parameters)

Nach Trennung der Variablen kann integriert werden:

1 [oBo _
EIe R dog = -B [dt (3.53 b)

1.1 oBor - _B.t+C (3.53 c)
E -B

Die Integrationskonstante ergibt sich mit der Randbedingung or(t=0) =cg zu
C=-[/(E B)] e P und somit:

Eiﬁ-e‘BGR - B-t+EiB-e‘B"0 EB-ePoo (3.53 d)

e Blor=00) _EBR. P .t 41 (3.53 €)
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Logarithmieren und Auflésen nach R ergeben:
—Blog —0g) = In(1+EBB .ePoo ~t) (3.53 f)

OR =0y —%~In(1+lJ mit  tg= (E BB-ePoo )_1 (3.53 g)

to
Fur lange Zeiten wird t/tg >> 1, so dass dann die Naherungsfunktion

(5Rz(50—1'mi (354)

B to

eine Gerade bei logarithmischer Zeitauftragung aufweist. Ein solcher Verlauf
kann in manchen Féllen in gewissen Zeitbereichen beobachtet werden, in denen
obige Bedingung firr die Giltigkeit der Exponentialfunktion erfillt ist und die Zei-
ten nicht zu lang werden, weil sich sonst nach Gl. (3.54) negative Restspannun-
gen ergaben.

Sind die Werkstoffkonstanten n und A aus Kriechversuchen sowie E bekannt,
so kann der Verlauf or = f(t) flr beliebige Anfangsspannungen errechnet werden.
In der Technik muss man derartige Abschatzungen allerdings kritisch wirdigen,
weil sich bei Gefugeinstabilitdten ein erheblich abweichender Verlauf von dem
berechneten ergeben kann, abgesehen davon, dass die zugrunde gelegten
Kriechgesetze bei der Spannungsrelaxation meist nur ndherungsweise und bei
konstanter Mikrostruktur gelten.

Ein mit Eigenspannungen |. Art behaftetes Bauteil erfahrt bei einer Span-
nungsarmgliihung oder durch Abbau dieser Spannungen wéhrend des Hochtem-
peratureinsatzes lokal bleibende Verformungen aufgrund der Kriechvorgange.
Diese kénnen aullere Geometriednderungen hervorrufen — je nach Héhe und
Reichweite der abgebauten Eigenspannungen, siehe Tabelle 3.5 und 3.6.

Bei Hochtemperaturlegierungen missen relativ hohe Gluhtemperaturen ein-
wirken, um Spannungen beabsichtigt zu relaxieren. Da diese Werkstoffgruppe
kriechfest ausgelegt ist, reichen die sonst Ublichen Temperaturen von ca. 0,5 Tg
oft bei weitem nicht aus, um in technisch sinnvollen Zeiten Eigenspannungen in
ausreichender Hohe abzubauen. Die Spannungsarmglihtemperaturen richten
sich nach der Héhe der Kriechfestigkeit und deren Temperaturabhé&ngigkeit.
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3.16 Kerbzeitstandverhalten

Zeitstandversuche werden in der Regel an glatten Proben mit einaxialer dul3erer
Belastung und homogener Spannungsverteilung Uber dem Querschnitt durchge-
fuhrt. Unter dem sich einstellenden einachsigen Spannungszustand werden die
Basisdaten geschaffen fiir Berechnungen bei Mehrachsigkeit. Wie bei tiefen
Temperaturen bestimmt man bei mehrachsigen Spannungszustédnden mit den
maximal drei von null verschiedenen Hauptnormalspannungen 64 > 62 > 63 eine

Vergleichsspannung oy, welche der Hauptnormalspannung 1 im einachsigen
Kriechzugversuch aquivalent ist. Dies geschieht nach géngiger Praxis — ebenfalls
wie bei tiefen Temperaturen — mittels der von Mises’schen Gestaltdnderungs-
energiehypothese:

5™ :\/(61 -0o )2 +(0y — 03 )2 +(03 —61)2 (3.55)
v 2

Alternativ kann auch nach der einfacheren Tresca’schen Schubspannungshypo-
these verfahren werden, die beispielsweise der Wanddickenberechnung von
Rohrleitungen unter innerem Uberdruck gemaR der Arbeitsgemeinschaft Druck-
behalter (AD-Merkblatt B1) zugrunde liegt:

o =2 Tyax = 01— 03 (3.56)

Mehrachsige Spannungszustande sind bei Bauteilen die Regel. Sie kénnen lber
das ganze Volumen aufgrund mehrachsiger auRerer Belastung auftreten sowie
lokal an Querschnittsiibergdngen und Kerben mit inhomogener Spannungsvertei-
lung, auch wenn die auRere Belastung homogen einaxial erfolgt. Bei hohen Tem-
peraturen und inhomogener Spannungsverteilung bleibt das Spannungsfeld zeit-
lich nicht konstant; es verteilt sich mit der Zeit um in Richtung gleichmaRigerer
Spannungswerte, was im Folgenden erldutert wird.

An Proben sind mehrachsige Spannungszustdnde mit homogener, zeitlich
konstanter Spannungsverteilung schwierig nachzubilden. Deshalb werden in der
Regel Kerbproben gepriift, in denen sich ein dreiachsiger Zugspannungszustand
mit inhomogener und zeitabhdngiger Spannungsverteilung einstellt. Die Auswer-
tung beschrankt sich dabei auf einen Vergleich der Zeiten bis zum Bruch zwi-
schen glatten und gekerbten Proben bei gleicher Nennspannung. Der Einfluss
von Kerben auf die Zeitstandfestigkeit wird in Deutschland meist an Rundproben
gemal DIN EN 10 291 (ehemals: DIN 50 118) ermittelt (zu Abweichungen in
anderen Landern siehe u. a. [3.55, 3.56]).

Ein Beispiel fur kerbbedingtes vorzeitiges Versagen sind Schraubenbolzen,
die bei hohen Temperaturen betrieben werden, und bei denen schon nach kurzen
Einsatzzeiten Briiche u. a. wegen Kerbzeitstandentfestigung vorgekommen sind
[2.15]. Ein weiteres Beispiel mit gréRter Bedeutung fur die Sicherheit und Zuver-
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I&ssigkeit stellen Rotoren, sowohl fir Flugtriebwerke als auch fur Kraftwerksturbi-
nen, dar. Sie weisen stets konstruktive Kerben auf, kénnen aber auch herstell-
und betriebsbedingte Fehlstellen enthalten. Das Kerbzeitstandverhalten entspre-
chender Werkstoffe, z. B. der CrMoV-Stahle, wurde daher besonders intensiv
untersucht (z. B. [3.57, 3.58]).

Das Zeitstand-Kerbfestigkeitsverhéltnis v ist analog zum Verhaltnis der Zug-

festigkeiten Rynk/Rm bei tiefen Temperaturen definiert:

Zeitstandfestigkeit gekerbt Rmk t/9 (3.57)

k= Zeitstandfestigkeit ungekerbt Rmt/s

vk hdngt vom Werkstoff und Werkstoffzustand, der Kerbgeometrie, der Tempera-
tur sowie von der Nennspannung und der Beanspruchungsdauer bis zum Bruch
ab. Bei vk > 1 spricht man von Kerbzeitstandverfestigung, bei v« < 1 von Kerbzeit-
standentfestigung (manchmal auch als Kerbversprodung bezeichnet, was nicht
ganz zutreffend ist, weil es sich um eine Festigkeitsminderung handelt). In vielen
Fallen wird folgendes Verhalten im Hochtemperaturbereich gefunden:

e Bei geringeren Temperaturen, etwa um 0,4 Tg, tritt Kerbzeitstandverfestigung
im gesamten technisch relevanten Spannungsbereich auf. Diese Erscheinung
deckt sich mit der bei Temperaturen unterhalb 0,4 Ts, vorausgesetzt der be-
treffende Werkstoff ist hinreichend duktil.

e Im mittleren Temperaturbereich liegt bei hohen Spannungen, also im Kurz-
zeitbereich, zunachst Kerbzeitstandverfestigung vor, dann Giberschneiden sich
jedoch die Zeitstandisothermen, und es wird Kerbzeitstandentfestigung beob-
achtet. Damit geht eine Abnahme der Kriechduktilitat an glatten Probestadben
einher, besonders deutlich ausgedrickt durch die Zeitbrucheinschnirung Z,,.
Bild 3.59 zeigt dieses Verhalten beispielhaft fir einen warmfesten ferritisch-
bainitischen CrMoV-Stahl. Im Langzeitbereich bei sehr niedrigen Spannungen
kann es zum nochmaligen Uberschneiden kommen, die Entfestigung ver-
schwindet also wieder, ublicherweise verbunden mit einer Wiederzunahme
der Duktilitat.

e Bei sehr hohen Temperaturen liegen die Zeitstandlinien fur glatte und gekerb-
te Stabe recht dicht beieinander ohne eine ausgepragte Kerbent- oder
-verfestigung.

Aus diesen Beobachtungen erkennt man, dass in der Regel das Kerbzeitstand-
verhalten mit der Duktilitat im Zeitstandversuch korreliert: Bei einigermaf3en hoher
Kriechduktilitdt, ausgedrickt durch die Zeitbruchdehnung oder — meist ausge-
pragter — durch die Zeitbrucheinschnirung der glatten Proben, tritt Kerbzeitstand-
verfestigung ein, bei geringer Kriechduktilitdt Kerbzeitstandentfestigung.
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Bild 3.59 Zeitstandverhalten fur glatte Proben und fiir Kerbproben nach DIN 50 118 des
Stahles 21CrMoV5-7 (Anlassbehandlung: 670 °C/2 h, Luft) bei 550 °C [3.57]
a) Zeitstandfestigkeiten der glatten (g) und gekerbten (k) Proben
b) Zeitbruchdehnung und -einschnirung der glatten Proben

Zum besseren Verstandnis der Vorgange bei hohen Temperaturen werden einige
Grundlagen der Kerbspannungslehre fiir zeitunabhéngige Verformung rekapitu-
liert. Generell entsteht an der Oberfliche des gekerbten Bereiches ein ebener
und im Innern ein dreiachsiger Zugspannungszustand mit inhomogener Span-
nungsverteilung, wenn die aullere Belastung einachsig erfolgt, wie in Bild 3.60
fur eine Rundprobe bei rein elastischer Verformung gezeigt. Das Kerbverhalten
hangt unter anderem von der Kerbform ab. Diese wird allgemein charakterisiert
durch die Formzahl K; (t: theoretisch; bedeutet hier rein elastisch; anderes ge-
brauchliches Symbol: o), auch als Kerbfaktor oder als elastischer Spannungs-
konzentrationsfaktor bezeichnet. K; gibt fUr rein elastomechanisches Verhalten
das Verhéltnis der maximalen Axialspannung im Ligament 65 max, die unmittelbar
an der Kerbspitze wirkt, zur Kerbnennspannung cnk an:

Ggeznax
Ky = (3.58)
Onk
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Bild 3.60 Elastische Spannungsverteilungen und Spannungszustande an einer

runden Kerbzugprobe (F5: aul3en anliegende Last; 65: Axialspannung; ct: Tan-

gential-/Umfangsspannung; c;: Radialspannung)

Die Spannungspfeillangen sind konform mit den Verlaufen in Teilbild a).

a) Verteilung der drei Hauptnormalspannungen im Kerbquerschnitt (Ligament)
bei elastischer Verformung an allen Stellen
Die beiden infinitesimalen Hauptspannungselemente deuten die Span-
nungszusténde an der Oberflache und an einer beliebigen Stelle des Liga-
mentes im Innern an  (EZSZ: ebener Zugspannungszustand; RZSZ: drei-
achsiger Zugspannungszustand).

b) Draufsicht des Kerbquerschnitts Ax mit den Spannungszustanden im Kerb-
grund und an einer beliebigen Stelle im Innern (der Vektor von 6, zeigt aus
der Zeichenebene heraus.)
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Das hochgestellte (e) des Spannungsspitzenwertes deutet an, dass es sich um
den elastischen Wert handelt. Aus der Formzahl kann zwar nicht direkt auf den
quantitativen Verlauf der Spannungsverteilung tGber dem Querschnitt geschlos-
sen werden (dieser musste z. B. mit der Finite-Element-Methode berechnet wer-
den), qualitativ wird jedoch sofort ersichtlich, dass mit steigendem Ki-Wert die
UngleichmaRigkeit der Spannungswerte zunimmt.

Durch den mehrachsigen Zugspannungszustand im Kerbbereich wird die plas-
tische Verformung behindert. Bild 3.61 zeigt diesen Sachverhalt fir den FlieRbe-
ginn bei tiefen Temperaturen anhand der Mohr'schen Spannungskreise im Ver-
gleich zwischen dem einachsigen Spannungszustand im Zugversuch an glatten
Proben und einem dreiachsigen Spannungszustand mit axialen (c1), tangentialen
(02) und radialen (c3) Hauptnormalspannungen im Ligament. Fir den mehrachsi-
gen Fall ist die Vergleichsspannung wegen der besseren Anschaulichkeit nach
der Tresca’schen Schubspannungshypothese (Gl. 3.56) berechnet. Zeitunabhan-
gige plastische Verformung setzt bei oy = Re ein. Beim einachsigen Spannungs-
zustand ohne Kerbe ist 62 =063=0, so dass FlieBen erwartungsgemal bei
61 = Re beginnt. Bei einem dreiachsigen Zugspannungszustand, wie er im Kerb-
bereich vorliegt, errechnet sich dagegen eine Vergleichsspannung, die niedriger

a) b)

Bild 3.61 Mohr’'sche Spannungskreise fur den zeitunabhangigen Fliefbeginn im Kerbbe-
reich unter der Oberflache
a) Einachsiger Zugspannungszustand eines glatten (g) Zugstabes; Flie3-

beginn bei Ggg) =Re¢ =21 (tf: FlieBschubspannung)
b) Raumlicher Zugspannungszustand eines gekerbten (k) Stabes; Flielbe-
ginn nach der Schubspannungshypothese bei

oy = ng)—03 =Rg =21,d. h. ng) =Ggg)+03
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als die maximale Hauptnormalspannung ¢+ liegt. o1 kann folglich bis zum Flief3-
beginn auf den Wert (Re + 63) ansteigen (nach der von Mises-Hypothese Uber-
trifft o1 den Wert der Streckgrenze um einen noch héheren Betrag als ¢3). Mit
anderen Worten: Es kann sich bis zum FlieRbeginn eine héhere Nennspannung
aufbauen; die plastische Verformung ist — wie eingangs erwahnt — beim mehr-
achsigen Zugspannungszustand behindert.

Die Uberhéhung der Axialspannung o4 im mehrachsigen Spannungszustand
bis zum FlieBbeginn gegenliber der Streckgrenze driickt man durch den Laststei-
gerungsfaktor L = 61 max/Re, (engl. plastic constraint factor) bezeichnet, aus.

Mit der gleichen Uberlegung wie fiir den FlieBbeginn lasst sich fiir ausreichend
duktile Werkstoffe das Kerbfestigkeitsverhaltnis Rmk/Rm fur tiefe Temperaturen
erklaren, welches > 1 ist. Bis eine kritische plastische Verformung den Bruch
hervorruft, kann sich bei Mehrachsigkeit eine héhere Nennspannung als die Zug-
festigkeit fur glatte Stabe aufbauen.

Kommt es zur Plastifizierung im Kerbgrund bei oy > Re, so nimmt die nach
Gl. (568) elastisch gerechnete Axialspannung im Kerbgrund ab auf einen Wert auf
der Fliekurve des Werkstoffes (nach der Neuber'schen Hyperbelregel). Aus
Grinden des Gleichgewichts der inneren Teilkrafte mit der au3en anliegenden
Kraft steigen gleichzeitig die Spannungen im Mittenbereich der Kerbe. Plastifizie-
rung fuhrt also zur Umverteilung der Spannungen in Richtung gleichmaRigerer
Werte. Die rein elastisch ermittelte Formzahl K; verliert bei Plastifizierung ihre
Bedeutung, weil die Axialspannung im Kerbgrund abnimmt.

Im Kerbzeitstandversuch soll nach DIN EN 10 291 (ehemals: DIN 50 118) die
Formzahl der Kerbe Kt=4,5+0,5 betragen. Dieser hohe Wert entspricht etwa
der Kerbschérfe eines Normalgewindes (allerdings nur fur einen Gewindegang
als Einzelkerbe betrachtet; der effektive Ki-Wert bei einem Gewinde wére gerin-
ger). Er fuhrt bei hohen Temperaturen meist zur spontanen Anfangsplastifizierung
im Kerbgrund mit der Folge, dass sich bereits zu Anfang die Spannungen nach
den vorigen Erlduterungen umverteilen. Mit dem Kriechen wird die Spannungs-
umverteilung kontinuierlich fortgesetzt, weil sich die einzelnen Volumina im Kerb-
bereich nicht frei gemaR ihrer lokalen Spannungen verformen kénnen. Vielmehr
stltzen sie sich aufeinander ab, was dazu fihrt, dass die héheren Spannungen
relaxieren und die geringeren ansteigen (Kréaftegleichgewicht!). Das gesamte
Spannungsfeld im Kerbbereich andert sich also zeitlich. Die Spannung im Kerb-
grund o1 max Ndhert sich der Kerbnennspannung op, .

Allgemein findet unter Zeitstandbelastung bei inhomogener Spannungsvertei-
lung eine Uberlagerung der Vorgénge aus Relaxation der héheren Spannungsbe-
trage und Anstieg der geringeren statt bei gleichzeitiger Vorwartskriechverfor-
mung im gesamten belasteten Bereich. Diese Feststellung gilt unabhéngig vom
Spannungszustand; sie trifft auch bei reiner Biegung zu, die zwar einen einachsi-
gen Spannungszustand hervorruft, jedoch mit einem Spannungsgradienten Gber
dem Querschnitt.
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Eventuell stellt sich ein quasi-stationédres, sich im weiteren Kriechverlauf nicht
mehr veranderndes Spannungsfeld ein, falls sich bis dahin die Kriechschadigung
nicht ausgewirkt hat, d. h. falls der Werkstoff eine ausreichende Kriechduktilitat
aufweist [3.59].

Beim Abbau der Spannungsspitzen sind auler dem Verformungsvermdgen
der Spannungsexponent n des Norton’schen Kriechgesetzes sowie die Kriechfes-
tigkeit in Form des Parameters A in Gl. (3.15) bedeutend. Ist der Wert von n und/
oder A niedrig, findet Relaxation sehr trége statt, siehe GI. (3.51) und Bild 3.58.
Bei geringer Duktilitdt, niedrigem Spannungsexponenten und/oder hoher Kriech-
festigkeit beobachtet man folglich Kerbzeitstandentfestigung, weil die Kriechscha-
digung unter der Wirkung der hohen, wenig relaxierenden Spannungen im Kerb-
grundbereich vorzeitig den Bruch einleitet. Ein markantes Beispiel fiir Kerbzeit-
standentfestigung bei geringer Duktilitdt, hoher Kriechfestigkeit, jedoch hohem
Spannungsexponenten sind die ODS-Legierungen (Kap. 6.8).

Die Berechnung der Vergleichsspannung nach der Finite-Element-Methode ist
fur rein elastische Verhaltnisse mit Ublichen Rechenprogrammen problemlos und
sehr genau durchfiihrbar. Um die Vergleichsspannung im Hochtemperaturbereich
in Abhangigkeit von Ort und Zeit sowie die auftretenden Verformungen bestim-
men zu kénnen, missen dagegen aufwandige numerische Berechnungen vorge-
nommen werden. Dazu missen Stoffgesetze verfigbar sein, welche die Kriech-
verformung bei der jeweiligen Temperatur in Abhangigkeit von der Spannung fir
den betreffenden Werkstoff beschreiben. Aullierdem muss eine Hypothese aufge-
stellt werden, wie die effektive Kriechdehnung inkrementell zu berechnen ist in
einem zeitlich veranderlichen Spannungsfeld, wie es im Kerbbereich vorliegt:
e = f[o(t)].

Will man eine Vorhersage Uber die Kriechanrissdauer (bei einer zu definieren-
den ,technischen“ Anrisslange, z. B. 1 mm) und die Kerbbruchzeit treffen, muss
dartber hinaus ein Kriechschadigungs- oder ein Kriechbruchmechanikkonzept
angewandt werden. In [3.58] wurde an 1 %-CrMoV-Stahlen eine derartige, sehr
aufwandige Gesamtanalyse durchgefihrt.

Mit den bisherigen Erlduterungen lasst sich das beispielhaft in Bild 3.59 dar-
gestellte Kerbzeitstandverhalten qualitativ wie folgt interpretieren: Der dreiachsige
Zugspannungszustand im Kerbbereich behindert die Kriechverformung auf die
gleiche Weise wie bei tiefen Temperaturen die zeitunabhangige plastische Ver-
formung. Es kommt dadurch zu geringerer Schadigung, sofern der Werkstoff in
dem betreffenden Spannungs- und Temperaturbereich ausreichend duktil ist. Der
Bruch wird gegeniiber dem einachsigen Spannungszustand bei glatten Proben
hinausgezdgert; es liegt also Kerbzeitstandverfestigung vor.

Befindet sich der Werkstoff dagegen in einem Duktilitdtsminimum, wie es in
Bild 3.42 schematisch angedeutet oder in Bild 3.59 an einem Realbeispiel zu
erkennen ist, kerbentfestigt er im Zeitstandversuch, weil durch die hohen Span-
nungen im Kerbgrund rasch Schadigung in Form von Rissbildung einsetzt. Die-
ses Phanomen ist vergleichbar mit der Kerbentfestigung spréder Werkstoffe bei
tiefen Temperaturen (R« < Rn), welche dadurch zustande kommt, dass die grofR-
te Hauptnormalspannung o, die Trennfestigkeit Uberschreitet oder die Kerb-
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grunddehnung das geringe Verformungsvermdgen Ubersteigt. Die Gelegenheit,
die Spannungsspitzen durch Relaxation abzubauen und die Axialspannungen
Uber dem Kerbquerschnitt anzugleichen, bietet sich bei wenig duktilen Werkstof-
fen nicht, weil das Kriechrisswachstum dominiert.

Zusammenfassend wird Kerbzeitstandentfestigung geférdert durch folgende
EinflussgréRen:

mittlere Temperaturen etwa um 0,5 Ts (siehe hierzu die Erlauterungen in Kap.

3.10.2.1 a), verbunden mit

e geringer Kriechduktilitdt, besonders ausgedriickt durch eine niedrige Zeit-
brucheinschniirung an glatten Proben;

¢ hohe Kriechfestigkeit;

e einen geringen Spannungsexponenten n gemaf Gl. (3.15), siehe Kap. 3.15;

e hohe Kerbschérfe, ausgedrickt durch einen hohen Formfaktor K, bei gleich-

zeitig geringer Zeitstandzahigkeit (umgekehrt nimmt bei hohem Verformungs-

vermdgen die Kerbverfestigung mit der Kerbschéarfe zu, dhnlich wie bei dukti-

len Werkstoffen im Tieftemperaturbereich).

Kerbzeitstandverfestigung wird umgekehrt unter gegenteiligen Bedingungen zu
den oben genannten beobachtet. Zu beachten ist ferner, dass bei hohen Tempe-
raturen viele Legierungen einer zeitabhangigen Werkstoffversprédung unterliegen
aufgrund von Korngrenzenseigerungen oder durch Ausscheiden verspréodender
Phasen. Damit geht meist Kerbzeitstandentfestigung einher.

3.17 Entwicklung und Auswahl kriechfester Werkstoffe

In Tabelle 3.7 werden generelle Aspekte aus den vorangegangenen Kapiteln
zusammengefasst, die fiir die Entwicklung oder Auswahl kriechfester Legierun-
gen relevant sind. Die Auflistung soll Hinweise geben, welche Mdglichkeiten
grundsatzlich zur Beeinflussung der Kriechbesténdigkeit bestehen. Selbstver-
standlich sind die MaRnahmen an das jeweilige Anforderungsprofil fir den Werk-
stoff und das Bauteil anzupassen, wobei in der Regel auch andere als die
Kriecheigenschaften zu beriicksichtigen sind. Bild 3.62 zeigt in Form eines Vek-
tordiagramms die relativen Auswirkungen einiger Einflussgrofien auf die Zeit-
standfestigkeit und Zeitbruchverformung. Der Referenzzustand ,0“ bedeutet, dass
der betreffende Parameter entweder null oder ein beliebiger Vergleichswert ist.
Richtung und Lange der Vektoren sind als qualitative Angaben zu verstehen.
Diese Darstellung ist auch geeignet, die Ursachen der Streuung von Zeitstand-
daten zu veranschaulichen.
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A Zeitbruchverformung

A
+
optimierte

Korngrenzenausscheidungen

&

\ Einkristall
abnehmende
KorngroRe homogeneres
Geflige
- 0 . +—_ . .
A Zeitstandfestigkeit
zunehmender Gehalt
zunehmende héartender Phasen
Porositat
segregierte

Verunreinigungen

Bild 3.62 Vektordiagramm zur qualitativen Veranschaulichung einiger Einflussgréen
auf die Zeitstandfestigkeit und Zeitbruchverformung (nach [3.60])

Tabelle 3.7 Mdgliche MaRnahmen zur Erh6hung der Kriechfestigkeit metallischer Werk-
stoffe (— bedeutet: daraus folgt...)

MaBnahme Begriindung Kap.
e Hohe Aktivierungsenergie der Diffusion wegen
hoher Gitterbindungskréfte
Hoher Schmelzpunkt e Mdglichst geringe homologe Temperatur bei 1312
Betriebstemperatur, weil D(T/Tg) = const.
Geringerer Diffusionskoeffizient gegentuiber ver-
kiz-Werkstoff gleichbaren krz-Werkstoffen 131
Hoher E-Modul! Geringere Verset"zungsdlchtg, dgdurch geringere 3423
Versetzungsausléschrate bei gleicher Spannung
Werkstoff mit niedriger | Verzégerung nicht konservativer Versetzungsbe-
. 34.23
Stapelfehlerenergie wegung (Klettern)
Forts.

1 Bei zyklischen Belastungen ist ein hoher E-Modul eher ungtinstig, vgl. Kapitel 4.
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Tabelle 3.7, Forts.
MaBnahme Begriindung Kap.
e Reibungsspannung durch gebremste Verset-
zungsbewegung (viskoses Gleiten)
e Verringerung des effektiven Diffusionskoeffizien-
Mischkristallhartung ten (wirksam fir Versetzungs- und Diffusionskrie- | 3.8.1
chen)
e Erhéhung des E- und G-Moduls
e Erniedrigung der Stapelfehlerenergie
TR BIockierungNerzbgerung der Versetzungsbewe- 382
gung; reduzierte Erholungsrate
. Je mehr Teilchen/Versetzung-Wechselwirkungen,
Hoher Teilchenvolu- . . -
menanteil umso starkere Blockierung/Verzégerung der Ver- 3.8.2
setzungsbewegung
Kohérente Teilchen mit
geringer Grenzflachen- | Geringe Vergréberungsneigung der Teilchen 2.5
enthalpie zur Matrix
Teilchen mit geringer e Sehr geringe Vergroberungsneigung der Teilchen | 2.5
Léslichkeit in der Matrix | ¢ Besonders starke Wechselwirkung Teilchen/Ver- | 3.8.2
(Dispersionshartung) setzungen (interfacial pinning)
Teilchen mit geringem
S;f:usgrn:flf(::::r:eg:;_ Geringe Vergroberungsneigung der Teilchen 25
rungselementes
e Geringer Korngrenzengleitanteil insgesamt, da- 3.5
durch geringere Kriechverformung
e Geringer Verformungsanteil durch Diffusionskrie- | 3.6
chen
. e Der Ubergang vom Versetzungs- zum Diffusions- | 3.6
Grobkorngefiige . . . .
kriechen wird zu geringeren Kriechraten verscho-
ben; dadurch geringere Kriechrate bei gleicher
Spannung in diesem Bereich. 3.10.2.1
¢ Allerdings geringere Zeitbruchverformung gegen-
Uber Feinkorn aufgrund groRerer freier Gleitlan-
gen der Korngrenzen
e Behindertes des Korngrenzengleitens und gerin- | 3.10.2.1
Ve e e gere Rissgefahr bei optimaler Gré3e und Dichte
grenzen durch Aus- der Au§sche|qunggn . . .
e Reduzierter Diffusionskriechanteils wegen behin- | 3.6

scheidungen

derter Korngrenzengleitung (Diffusionskriechen
setzt Korngrenzengleiten voraus)

Forts.
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Tabelle 3.7, Forts.

MaBnahme Begriindung Kap.
Karbide oder Boride als | Gute Bindung zur Matrix = geringe Phasengrenzfla- | 3.10.2.1
Korngrenzenausschei- | chenenthalpie, damit wird die kritische Risskeimgré-
dungen; Oxide, Sulfide... | Re héher
vermeiden

e Optimalen Teilchendurchmesser gezielt einstellen | 3.8.2
e Seigerungen bei Gussgefiigen beseitigen; da- 6.6.3
durch Vermeidung seigerungsbedingter Spréd- 6.7.2.3
Optimierte Warmebe- phasen
handlung e Evil. Korngrenzenrauigkeiten gezielt einstellen;
dadurch Behinderung des Korngrenzengleitens | 6.6.3.2
(gezackte Korngrenzen)
¢ Induziert Korngrenzenstufen oder sogar Anrisse | 3.10.2.1
Kaltvorverformung ver- | e Kann im Betrieb zu Rekristallisation fiihren 2.2
meiden o Festigkeitssteigerung ist nur voriibergehend; geht | 3.1
durch Erholung zuriick
e Dichterer Korngrenzenaufbau und Verringerung 1.3.3.2
des Korngrenzendiffusionskoeffizienten:
Positiv wirksame Korn- — hoéhere Korngrenzenviskositat und damit ge- .5
grenzenelemente in ringerer Korngrenzengleitanteil
genau kontrollierter — verlangsamtes Risswachstum 3.10.2.2
Dosierung zugeben, e Erhdéhung der Korngrenzenkohasion, dadurch 3.10.2.1
z.B. B, C, Zr, Ce geringere Anrissgefahr
e Wirken z. T. als Getter-Elemente fiir schadliche
Korngrenzenverunreinigungen
e Unerwiinschte Phasen vermeiden 6.12
héherer Reinheitsgrad e Korngrenzenkohdsion nicht durch schadliche 3.10.21
der Legierung Spurenelemente mindern; dadurch verringerte
Rissgefahr
e e S Binden segregierer.wde und schadliche Verunreini- 3.10.2.1
ben gungen ab; z. B. wird S durch Zr und Ce abgebun-
den
Seigerungen erstrecken sich Uber kirzere Distan-|6.7.2.3

Geringe Dendritenarm-
abstande bei Gussgefi-
gen

zen, dadurch:

e bessere Homogenisierung méglich

¢ Vermeidung seigerungsbedingter Sprédphasen
e gleichmaRigere Mikroeigenschaftsverteilung

Forts.



Weiterfihrende Literatur zu Kap. 3 199
Tabelle 3.7, Forts.
MaBnahme Begriindung Kap.
e Wenig Korngrenzengleiten, weil viele Langskorn-
grenzen vorhanden sind
Gerichtete Kornstruktur | ¢ Behinderung interkristalliner Rissbildung u. inter-
in Hauptbelastungs- krist. Risswachstums bei hohem Streckungsgrad | 3.11
richtung e Gleichzeitig kann die optimale Textur der Kérner
eingestellt werden
e Aber: verschlechterte Quereigenschaften
¢ Alle auf die Korngrenzen konzentrierten Effekte 3.12
entfallen:
— kein Korngrenzengleiten
— keine interkristalline Schadigung
— kein Diffusionskriechen, nur Versetzungskrie- | 3.4.2.1
chen (mit rel. hohem Spannungsexponenten,
Einkristall dadurch Vorteil bei geringeren Spannungen)
¢ Orientierung in glinstiger Richtung maoglich 6.7.1
e Keine korngrenzenverfestigenden Elemente/ und
Ausscheidungen erforderlich — hdhere Solidus- |6.7.3
temperatur — héhere Lésungsglihung méglich
— optimiertes Teilchengeflige einstellbar
e Fehlende Korngrenzenkorrosion, keine korro-
sionsunterstutzte interkristalline Kriechrissbildung
. Ansonsten:
H?he.Korrosmnsbe- e schneller Abtrag des tragenden Querschnitts
sténdigkeit oder ange- . . . . . 5.11
Erssie Besohichtung ° korros.lonsbedln'gte Gefugeverfande'rungen .mlt .
negativen Auswirkungen auf die Kriechfestigkeit
Geringe Dichte bei Die Spannungen werden verringert; die Zeitreil3-
eigengewichtbelasteten | oder Zeitdehnlange sind maR3geblich fir die Bau- 3.3.2

u. rotierenden Bauteilen

teilauslegung.

Weiterfiihrende Literatur zu Kap. 3

H.E. Boyer (Ed.): Atlas of Stress-Strain Curves, Amer. Soc. for Metals Int. (ASM), Metals

Park Ohio, 1986

H.E. Boyer (Ed.): Atlas of Creep and Stress-Rupture Curves, Amer. Soc. for Metals Int.
(ASM), Metals Park Ohio, 1988

R. Burgel: Festigkeitslehre und Werkstoffmechanik, Bd. 1 und 2, Vieweg, Wiesbaden, 2005
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