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1. Einleitung

Die Lebensdauer eines bei erhbhten Temperaturen sta-
tisch beanspruchten Bauteils wird von den im Werkstoff
ablaufenden Kriechprozessen bestimmt. Abhiingig von
der Hohe bzw. Verteilung der mechanischen und thermi-
schen Beanspruchungen konnen die Auswirkungen des
Kriechens jedoch recht unterschiedlich sein. Bei einer
annghernd homogenen Spannungsverteilung entstehen in
der Regel nach vorangehenden Gefiigeverinderungen
Hohlrdume an den Korngrenzen, die zu mehr oder weni-
ger gleichmiBig iiber den Querschnitt verteilten Mikro-
rissen zusammenwachsen. Lokale Spannungskonzentra-
tionen, deren Ursachen werkstoff-, herstellungs-, kon-
struktions- bzw. beanspruchungsbedingt sein kénnen,
fiihren dagegen hiufig zur Einleitung und zum Wachstum
eines makroskopischen Einzelrisses (Bild 1).

Bild 1 '
Makroskopischer Rif im Stahl 12 Ch1MF nach einer Zeitstand-
beanspruchung bei 550 C

(Ausgangspunkt des Risses war die Wirmeeinflufizone einer
Schweifinaht)

Wihrend im erstgenannten Beanspruchungsfall die Kenn-
werte des konventionellen Zeitstandversuchs noch eine
hinreichende Sicherheit gegen Bruch oder unzulissige
Verformung bieten, muf im zweiten Fall eine bruchme-
chanische Bewertung dariiber entscheiden, ob der sich
allmahlich vergrofernde Rif toleriert bzw. fiir welche
Betriebsdauer er im Bauteil belassen werden kann.

Voraussetzung fiir eine bruchmechanische Risikoanalyse
oder Restlebensdauerabschitzung ist die Erfassung des
Rifiwachstums in Abhingigkeit von einem Beanspru-
chungsparameter, der einen eindeutigen Zusammenhang
mit den Spannungen bzw. Dehnungen in der Umgebung

der Rifispitze aufweist. Dieser Parameter muf in der La-
ge sein, das Riwachstum geometrieunabhiingig zu be-
schreiben, um die Bewertung von Bauteilen anhand der
mit Laborproben gewonnenen Ergebnisse zu ermogli-
chen. Wie jedoch aus zahlreichen experimentellen Unter-
suchungen hervorgeht, ist es bisher noch nicht gelungen,
einen Beanspruchungsparameter zu finden, der die Ri-
wachstumsgeschwindigkeiten iiber alle Kriechstadien
korreliert. Die Ursache liegt vor allem darin, daf neben
geometrischen Einfluffaktoren besonders werkstoff- und
gefiigebedingte Zahigkeitsunterschiede die Spannungsver-
hiltnisse an der RiBspitze erheblich verindern kénnen.
Dieser Umstand tritt nicht nur beim Vergleich verschie-
dener Werkstoffe oder Bauteile hervor, sondern auch im
Verlauf der langzeitigen Beanspruchung, bei der gleich-
zeitig oder nacheinander verschiedene Verformungs-
mechanismen wirksam werden. Deshalb haben alle bisher
fir das KriechriBwachstum verwendeten Korrelationspa-
rameter, wie Spannungsintensititsfaktor K, Ri6ffnungs-
verschiebung &, Nettoquerschnittsspannung oy, Refe-
renzspannung Op.¢ und Kriech-J-Integral J*, nur einen
beschrinkten Giiltigkeitsbereich. Die besten Ergebnisse
wurden mit dem Spannungsintensitiitsfaktor K bei klei-
nen und mit dem Kriech-J-Integral J* bei grofen Ver-
formungen an der Rifispitze erzielt. Der Parameter J*
erscheint gut geeignet, um das Riiwachstum in den nie-
driglegierten warmfesten Stihlen, die im groBen Umfang
in Kohle-Kraftwerken und Chemieanlagen zum Einsatz
kommen, zu charakterisieren.

2. Definition des Kriech-J-Integrals

Das Kriech-J-Integral J* stellt eine Modifikation des von
Rice [1] eingefithrten J-Integrals dar, wobei die Dehnun-
gen und Verschiebungen durch ihre Geschwindigkeiten
ersetzt werden. Fiir zweidimensionale, zeitabhiingige
Deformationsfelder ist das J*-Integral (Bild 2) durch fol-
gende Beziehung definiert [2]:

d i
J o Wy =T (52 ) ds W

Hierin bedeuten x und y die Koordinaten normal und
senkrecht zur Riffront, r und © die Polarkoordinaten, I'
der Integrationsweg um die Rifispitze bei positivem Um-
laufsinn und ds ein Wegelement von I'. W stellt die zeit-
liche Anderung der Forminderungsarbeit dar und ist
durch
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Bild 2

Zur Definition des Kriech-]J-Integrals J *

mit 0y; als Spannungstensor und €;; als Tensor der Dehn-
geschwindigkeit gegeben. T; sind die Komponenten der
in Richtung der Normalen n; angreifenden Spannung oj;
und u; ist der Vektor der Verschiebungsgeschwindigkeit
lings des Integrationsweges.

Ebenso wie das J-Integral ist auch der Parameter J* vom
Integrationsweg unabhiingig. Unter der Voraussetzung,
dafi die Kriechverformung des Werkstoffes einem Po-
tenzgesetz der Form

¢ = By+o" 3)

folgt, wobei B; und n der Kriechkoeffizient bzw. -expo-
nent unter stationiren Bedingungen bedeuten, charak-
terisiert J* das riispitzennahe Spannungs- und Dehnge-
schwindigkeitsfeld.

3. Experimentelle Bestimmung des Kriech-]J-
Integrals

Die experimentelle Bestimmung des Kriech-J-Integrals J*
erfolgt in Analogie zum J-Integral auf der Grundlage der
energetischen Interpretation [2]. Danach ergibt sich J*
als Differenz der Energiegeschwindigkeiten U* zwischen
zwei identisch belasteten Proben der Dicke B mit infini-
tesimal unterschiedlichen Riflingen a oder als deren Dif-
ferenz infolge einer geringfiigigen Verinderung der RiB-

linge in einer Probe:

* 14dU0*
"Bda @)
Die Groge U* ist durch
U* = [F-dv 6)
]

gegeben. Sie entspricht der Arbeit, die durch die Last F
fiir die Verschiebung v der Probe in Belastungslinie auf-
gewandt wird. Eine derartige Bestimmung erfordert
menrere Proben, wobei J* aus Last-Zeit- und Riikinge-
Zeit-Diagrammen bei konstanter Verschiebungsgeschwin-
6

digkeit v bzw. aus Verschiebungsgeschwindigkeit-Zeit-
und RiBlinge-Zeit-Diagrammen bei konstanter Last F
nach einem Datenreduktionsschema ermittelt wird.

Da diese sogenannte Mehrprobenmethode sehr aufwen-
dig ist, wurden fiir verschiedene Probenformen Einpro-
ben-Niherungsbeziehungen abgeleitet. Im allgemeinen
nehmen diese die Form

JP=on-Vv-g (6)

an. Unter Beriicksichtigung der in der Funktion g ent-
haltenen Randbedingungen und Annahmen beziiglich
des Verhiltnisses RiBlinge/Probenbreite a/W, Span-
nungszustands, Werkstoffs und der Probengeometrie
ergeben sich die in Tabelle 1 zusammengestellten Bezie-
hungen. Neben den bereits bekannten GréGen bedeuten
B,, Restdicke einer Probe mit Seitenkerb, h Probenhéhe,

Radius der Rundprobe am Kerb, M Biegemoment,
© Winkelgeschwindigkeit, m Fliebspannungsverhiltnis
einer angerissenen zu einer nicht angerissenen Probe und
a ein vom Kriechexponenten n abhiingiger Faktor. Die
GréBen f und 7y sind vom a/W-Verhiltnis abhingige
Funktionen, die in [12], [18] tabellarisch dargestellt
sind. Die dimensionslosen Funktionen g;, go und g3
miissen im allgemeinen fiir jede Probenform sowie fiir
den ebenen Dehnungs- bzw. Spannungszustand (EDZ
bzw. ESZ) numerisch bestinmt werden. Unter der An-
nahme eines inkompressiblen, potenzgesetz-viskosen
Materialverhaltens lassen sie sich jedoch auf die von
Kumar, German und Shih [19], [20] tabellierten Funk-
tionen hy, hg und 1 zuriickfithren.

Wie aus Tabelle 1 ersichtlich ist, erfordert auch die Ver-
wendung der einzelnen Niherungsbeziehungen einen
nicht unerheblichen experimentellen Aufwand. Wird
z. B. eine Versuchsdurchfiihrung bei konstanter Last vor-
ausgesetzt, so sind zur Ermittlung von J* in jedem Fall
die zeitlichen Verinderungen der RiBlinge, in den mei-
sten Fillen aufierdem die Verschiebungsgeschwindigkei-
ten zu messen. Diejenigen Naherungsldsungen fiir J*, die
nur die zeitliche Verinderung der RiBlinge benétigen,
beriicksichtigen die unterschiedliche Verformungsfihig-
keit des Werkstoffes dadurch, daf neben dem Kriech-
exponenten n auch der werkstoff- und temperaturab-
hingige Kriechkoeffizient fiir stationires Kriechen B
in die Berechnung der J*-Werte eingeht. Ausnahmen
bilden die Beziehungen (8) bis (12), in denen der den
Kriechexponenten n enthaltene Term fiir den Fall gro-
Ber n-Werte zu 1 angenihert worden ist. Das hat den
Vorteil, daf auf die zeitaufwendige Bestimmung von
n und B, an ungekerbten Zugproben im herkmmlichen
Kriech- oder Zeitstandversuch verzichtet werden kann.
Das Fliefspannungsverhiltnis m fiir die Berechnung von
J* nach Gl (11) und (12) ist fiir alle iiblichen Probenfor-
men in [21] angegeben. Fiir CT-Proben haben Harper
und Ellison [10] die Gro6e m in Abhingigkeit von a/W
sowohl fiir den ESZ als auch den EDZ graphisch darge-
stellt. Die Beziehung (19) findet gegenwiirtig kaum An-
wendung, da die Messung der Riféffnungsverschiebung &
gegeniiber der Verschiebung in Richtung der Belastungs-
linie v bei erhthten Temperaturen auf Schwierigkeiten
stobt.



Tabelle 1 .
Niherungsbeziehungen zur Berechnung des Parameters J

Bestimmungsgleichung Probenform  Bemerkung Quelle
+1 :
J* = 2Bs @n+Dp @FF (7) DCB nur anwendbar, [3]bis [5]
B,(n+l) = 2nB (h/2y2ntl wenn die Deforma-
tion an der Ri6-
spitze klein
gegeniiber der
Gesamtdeformation
ist
e E (8) DEN n>1 [6]bis [9]
B(W-a) CN a/W>0,5
I = F'zv ©) RNB  n>1
mer a|W>05 [6]bis [9]
L (10) cT n>1
B(W—a) a/W>05 [6]bis [9]
e MOl dm an) SENB  n>5 [10]
B*W m d(a/W)
e ErV ol dm 12) cT n>5 [10]
B°W md(a/W)
“Bg* W.n) (/3 F/2wntl
J* _ a*Bs'g (2a/W,n) (\/— [2W) 3) CCT [11]
(1—2a/Wyn
F(W+a)/2 n+l
* = Bg*hy (a/W,n) (W-a) (———— 11
J s *hy (a/W,n) (W—a 0368 (W —aP (14) CT [11]
+« Feven - .
=— ' = (y-B/n) (15) SENT gilltig, wenn die [12]
! B(W-a)(n+1) Verschiebung v
nur durch Kriechen
verursacht wird
* n+l fiir EDZ [13] bis [15]
J*=a*Bgroy g (a/W,n) (16) T g1 = (W/a—1)hy /(1,455 n)y**1
J* = oN Vv * g (a/W,n) an) CT fir EDZ [13]bis [16]
8= (W/a—1)h; /(1,455 nhg)
* _ «(nt1)/n . - 1/n 18 cr fiir EDZ [14]
I =v g3(a/W,n)/(aBy) (18) g3 = (Wja—1)hy [k n+l)/n
J¥ = a0 O -5 (19) [17]

4. Untersuchungen an niedriglegierten warm-
festen Stihlen

Niedriglegierte warmfeste Stihle sind in ihren typischen
Einsatzgebieten als Werkstoffe fir Dampferzeuger und
Heifdampfleitungen einer langzeitigen Beanspruchung
bei Temperaturen bis 600 °C ausgesetzt, so daf die Ge-
fahr der Bildung und des Wachstums von Kriechrissen
besonders grof ist. Da im allgemeinen mit zunehmender
Einsatzdauer die Neigung zur Rifibildung infolge von Ge-

fiigeverinderungen anwichst, ist die Bewertung langzei-
tig beanspruchter Bauteile hinsichtlich eines risikofreien
Weiterbetriebs von besonderem Interesse.

Die Untersuchung des Riwachstums erfolgte an den be-
triebsbeanspruchten Stihlen 10 CrMo 9.10, 13 CrMo 4.4
und 15 ChM (Tabelle 2) unter Zeitstandbedingungen bei
Verwendung von CT-Proben. In Analogie zum Zeit-
standversuch nach TGL 11224 und in Ubereinstimmung
mit der Fahrweise von energieerzeugenden Anlagen wur-
den die Versuche an Luft durchgefiihrt und zur Messung

7



Tabelle 2
Charakterisierung der untersuchten warmfesten Stihle

Stahl Kenn- Betriebs- Betriebs-  Betriebss Chem. Gefiige
zeichnung dauer druck temperatur Zusammen-
inh in MPa in C setzung
10CrMo 9.10 A 40.500 10,0 497 nach bainitisch
TGL 14183
13CrMo 4.4 C(S) 114.348 13,2 500 ferr.-perlitisch mit aufgelosten
perlitischen Bereichen
C(R) 114.348 13,2 500 ferritisch-perlitisch
D 240 2,0 530 ferritisch-perlitisch
15ChM S1 128.000 12,9 525 nach ferritisch-bainitisch
TU 14—3—460—75 mit geringem Bainit-
anteil
S2 128.000 12,9 525 ferritisch-bainitisch

der Ribverlingerung und Verschiebung umterbrochen,
wobei unterschiedliche Belastungsintervalle in Abhin-
gigkeit von der Gesamtpriifdauer gewihlt wurden. Nach
dem Ausbau der Proben wurden die Rifilinge an der
Oberfliche und die Verschiebung in Richtung der Bela-
stungslinie mit einem optischen Komparator gemessen.

Die Entscheidung hinsichtlich der Wahl des Beanspru-
chungsparameters wurde auf der Grundlage des von

Riedel und Rice [22] gegebenen Kriteriums der charak-
teristischen Zeit

K2
= > 20
Y (n ; 1) J* B ( )

Bild 3
Riwachstumsgeschwindigkeit in Abhingigkeit vom Kriech-

J-Integral fiir verschiedene warmfeste Stihle und Beanspru-
chungszustinde

107’
/
i
mm ’,9'
h b
102 / *,‘
Sk / ,9:]
% B
gno“ d
c
.§ '
z | :
8 |
Q
: 7 //
3107
L ¥
S
é
E - 0—o 10CrMo 910(A) 550°C
a—a 13CrMo 44(C(R))500°C
1075 +-% 13CrMo 44(C(R))600°C
v-¥ 13CrMo44(C(S))500°C ]
a—a 13CrMos4(C(S))600°C
o--0 13CrMok4 (D) 550%C
o—o 15ChM  (S2) 600°C
» %-x 15ChM  (S1) 600°C
10 |
107" 10° 10’ 102 10° Nm 10*
h

Kriech -3 -JIntegral } *



mit E’ = E fir ESZ
undE’' = E/(1 —12) fiir EDZ

getroffen. Die charakteristische Zeit t; bestimmt den
Ubergang vom Kleinbereichskriechen zum ausgedehnten
Kriechen. Je nachdem, ob die Versuchsdauer gegeniiber
t) klein bzw. grof ist, sind entweder der Spannungs-
intensititsfaktor K oder das Kriech-J-Integral J” als Be-
anspruchungsparameter zu verwenden. Da fiir die ge-
wiihlten Versuchsbedingungen die charakteristische Zeit
weit unterhalb der Beanspruchungsdauer lag, kam als
Korrelationsparameter nur J* infrage.

Fiir die experimentelle Bestimmung von J* wurden zu-
niichst die Methoden von Ohji, Ogura und Kubo [6 — 9]
(GL. (10)) sowie von Harper und Ellison [10] (GL. (12))
miteinander verglichen. Aufgrund der relativ geringen
Unterschiede von etwa 10 %, wurde bei allen weite-
ren Untersuchungen die erstgenannte Methode benutzt.

Die Ergebnisse der bei 500, 550 und 600 °C durchge-
fiihrten Untersuchungen sind im Bild 3 dargestellt, wo-
bei lediglich die mit J* ansteigenden Werte der Rif-
wachstumsgeschwindigkeit beriicksichtigt wurden. Es ist
zu erkennen, daB sich bei der Korrelation der RiB-
wachstumsgeschwindigkeit mit dem Parameter J* Ge-
raden unterschiedlicher Steigung ergeben. Nach Uber-
schreiten eines bestinmten Schwellenwerts des Kriech-
J-Integrals kommt es zu einem starken Anstieg der Rif-
wachstumsgeschwindigkeit. Diese Aktivierung des Rif-
wachstums ld6t sich mit dem Beginn der Hohlraumbil-
dung an den Korngrenzen vor der Spitze des Magistral-
risses erkliren. Bei weiterer Zunahme des Beanspru-
chungsparameters schlieft sich eine Phase des stationi-
ren Rifwachstums an. Ob das stationire Riffwachstum
bereits von Beginn der Untersuchungen an zu beobach-
ten ist (z. B. Stahl 13CrMo4.4 C(S) und C(R) bei
600 °C), hiingt nicht allein von den iufieren Beanspru-
chungsparametern Last und Temperatur, sondern auch
von der chemischen Zusammensetzung und dem Gefiige
des Werkstoffs ab. Wie aus Gl. (10) hervorgeht, veriin-
dert sich der Beanspruchungsparameter J* mit der auf-
gebrachten Last F, der sich vergroBernden RiBilinge a
und der Verschiebungsgeschwindigkeit v. Dabei bewirkt
die Last nicht nur eine proportionale VergréBerung des
Beanspruchungsparameters, sondern sie iibt iiber die Ver-
inderung der Verschiebungsgeschwindigkeit auch einen
indirekten Einfluf aus. Letzteres findet beispielsweise
darin seinen Ausdruck, daf die Last bei gleicher Tempe-
ratur in einem duktilen Werkstoff zu einer héheren Ver-
schiebungsgeschwindigkeit fiihrt als in einem weniger
duktilen Werkstoff. Tritt zusitzlich eine Temperaturer-
hohung ein, so ist zu beachten, daB mit der Aktivierung
der Diffusions- und Deformationsprozesse, besonders bei
langzeitiger Beanspruchung, mikrostrukturelle Veréinde-
rungen im Werkstoff einhergehen kénnen. Dies verdeut-
licht der Stahl 13 CrMo 4.4, der in unterschiedlichen Ge-
fiigezustinden vorlag und bei verschiedenen Temperatu-
ren untersucht wurde. Da das Probenmaterial C(R) und
C(S) in gleicher Weise vorbeansprucht wurde (Tabelle 2),
lassen sich die Unterschiede im RiBwachstumsverhalten
bei der Versuchstemperatur von 600 °C in erster Linie
auf Differenzen im Gefiigezustand zuriickfiihren. Die
héhere Riffwachstumsgeschwindigkeit im Zustand C (S)

ist durch Auflésung der perlitischen Bestandteile in Ver-
bindung mit einer Karbidausscheidung, -konzentration
und -vergroberung an den Korngrenzen zu erkliren. Da
die Ausscheidungen Hindernisse fiir die Abgleitvorgiinge
an den Korngrenzen darstellen, werden sie zu Ausgangs-
punkten fir die dem makroskopischen Rifwachstum
vorangehende Hohlraumbildung. Als Merkmal des Rib-
wachstums nach dem Hohlraummechanismus ist die
Mikrowabenbildung auf den Korngrenzenflichen anzu-

sehen (Bild 4).

Bild 4

Bruchoberfliche einer Probe des Stahls 13 CrMo 4.4 im Gebiet
des Zeitstandrisses

Fiir die Beurteilung des Kriechverhaltens eines Stahls ist
auch der Anstieg der Riiwachstumsgeschwindigkeit im
stationiren Bereich von Bedeutung. Aus dem Anstieg
lifit sich ableiten, ob dem endgiltigen Versagen der
Probe bzw. des Bauteils eine starke Rifverlingerung oder
Verschiebung vorangeht. So deutet ein flacher Anstieg
auf das Uberwiegen der Verschiebung und daher auf das
Versagen durch plastischen Kollaps hin. Wie aus licht-
optischen Untersuchungen hervorgeht (Bild 5), liegt die
Ursache fiir ein derartiges Versagen in einer starken
Hohlraumbildung neben und vor der Magistralrifispitze
begriindet.

Bild 5
Starke Hohlraumbildung neben und vor der Rifispitze im Stahl
15 ChM
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Ein Vergleich unterschiedlicher Werkstoffe darf nur auf
der Basis gleicher Temperatur erfolgen. Da die bei
550 °C untersuchten Proben der Stihle 10 CrMo9.10
und 13 CrMo 4.4 (D) bei Versuchsbeginn den gleichen
Nennspannungen von etwa 100 MPa ausgesetzt waren,
lafit sich aus den Korrelationsgeraden auf ein unter-
schiedliches Rifwachstumsverhalten schlieBen. Offen-
sichtlich ist der Stahl 10 CrMo 9.10 mit seinem grob-
nadeligen bainitischen Gefiige dem ferritisch-perliti-
schen Stahl 13CrMo4.4 iiberlegen, da er sowohl dem
Rifwachstum als auch der Verschiebung einen groeren
Widerstand entgegensetzt. Beim Vergleich der bei
600 °C beanspruchten Stihle 13 CrMo4.4 C(S) und
15ChM (S2) kommt die Uberlegenheit des letzteren
dadurch zum Ausdruck, daf dieser Stahl trotz des gro-
fieren Beanspruchungsparameters, was aus einer hoheren
Nennspannung resultiert, etwa die gleiche Rifwachs-
tumsgeschwindigkeit aufweist. Verantwortlich fiir diesen
erhohten Widerstand gegeniiber Rifiwachstum ist das
gut ausgebildete ferritisch-bainitische Gefiige des Stahls
15 ChM, wohingegen im Stahl 13 CrMo4.4 C(S) mit
deutlicher Gefiigeschidigung in Form aufgelsster perli-
tischer Bereiche und Karbidkonzentrationen an den

Untersuchungen am Bauteil

Korngrenzen das interkristalline RiBwachstum geférdert
wird.

Auber dem hier dargestellten Zusammenhang zwischen
J* und -3% wird hiufig eine Phase abfallender Riwachs-
tumsgeschwindigkeit als Folge der Spannungsrelaxation
an der RiBispitze beobachtet. Sie tritt bei verhiltnismibig
niedriger mechanischer Beanspruchung, wie iiblicher-
weise unter Zeitstandbedingungen vorliegend, auf und
umfaBt mitunter einen fiir die Gesamtlebensdauer des
Bauteils grofien Zeitraum. Beispielsweise dauerte die
Phase abfallender RiBiwachstumsgeschwindigkeit einer
Probe des Stahls 13 CrMo 4.4 C(S), die eine Standzeit
von 10.200 h aufwies, iiber 4000 h. Zu einer erneuten
Aktivierung des Riwachstums kommt es infolge der be-
schriebenen mikrostrukturellen Anderungen wihrend
der Zeitstandbeanspruchung oder durch zusitzliche Be-
anspruchungen, z. B. als Folge von An- und Abfahrvor-

gingen.

Bild 6
Schematische Darstellung der bruchmechanischen Restlebens-
dauerabschitzung
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5. Abschliefende Bemerkungen

Die bruchmechanische Charakterisierung des Rifwachs-
tums bei erhGhten Temperaturen auf der Grundlage des
Kriech-J-Integrals J* ist eine wesentliche Voraussetzung
fir die optimierte Werkstoffauswahl, materialskonomi-
sche Dimensionierung und Abschétzung der Restlebens-
dauer von Bauteilen im Kraftwerks- und Chemieanlagen-
bau. Wihrend die Werkstoffauswahl unter Beachtung der
chemischen Zusammensetzung, der Wirmebehandlung
und des Gefiigezustandes des Werkstoffs allein anhand
der RiBBwachstumskurven erfolgen kann, miissen zum
Zwecke der Dimensionierung oder Restlebensdauerab-
schitzung von Bauteilen zusitzlich Angaben iiber die
Bruchzihigkeit des Werkstoffs zur Verfiigung stehen.
Einen Vorschlag fiir eine bruchmechanische Restlebens-
dauerabschitzung enthilt Bild 6. Hierbei wird davon
ausgegangen, daf nach Erkennen eines makroskopischen
Risses auf der Grundlage einer Beanspruchungsanalyse
und Bruchzihigkeitsuntersuchungen an den aus dem
Bauteil entnommenen Proben die zum Versagen fiihren-
de kritische Riflinge bestimmt wird. Ausgangsrifilinge
und kritische Riblinge stellen die Integrationsgrenzen
der dem Werkstoff entsprechenden RiBwachstumsbe-
ziechung dar. Um die Restlebensdauer in Problemfillen
moglichst schnell abschitzen zu kénnen, ist es zweck-
miBig, das RiBwachstumsverhalten verschiedener Werk-
stoffe und Gefiigezustiinde anhand von Rifwachstums-
kurven fiir stationiires und nichtstationdres Kriechen in
Kenndatenblittern zu erfassen.
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