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Vorwort

Die vorliegende Arbeit entstand wahrend meiner Téatigkeit als wissenschaftlicher Mitarbei-
ter am Lehrstuhl Werkstofftechnik der Fakultét fiir Maschinenbau der Ruhr-Universitat Bo-
chum. Ein grofser Teil der wissenschaftlichen Untersuchungen erfolgte im Rahmen des durch
die Deutsche Forschungsgemeinschaft (DFG) geforderten Forschungsvorhabens ,Einfluss der
lokalen chemischen Zusammensetzung auf die mikrostrukturelle Stabilitdt und lokale Verfor-
mungsmechanismen in Relation zur Wasserstoffversprodung von fcc Legierungen auf Fe-Basis®
(WE 4436/4-1, MU 3860/1-1).

Zum Tatigkeitsbereich eines wissenschaftlichen Mitarbeiters gehéren neben der projektbezo-
genen Forschung auch Verantwortlichkeiten fiir experimentelle Versuchsanlagen und die Mit-
arbeit in der universitdren Lehre. Im Rahmen der Studiengénge der Fakultidt Maschinenbau
(Maschinenbau, Umwelttechnik und Ressourcenmanagement, Sales Engineering and Product
Management) sind die Studierenden verpflichtet fachwissenschaftliche Arbeiten wie Semester-,
Bachelor- und Masterarbeiten anzufertigen. Diese miissen von wissenschaftlichen Mitarbei-
tern betreut werden. Im Sinne einer forschungsnahen Lehre werden haufig Arbeitspakete der
vom Wissenschaftler zu leistenden Forschung an die Studierenden vergeben, welche dann in
enger Kooperation bearbeitet werden. Dies geschah auch im Rahmen der Forschungstéatigkei-
ten zur vorliegenden Arbeit und hat zur Folge, dass ein Teil der in dieser Arbeit dargestellten
Ergebnisse unter Beteiligung von Studierenden gewonnen und bereits zuvor in studentischen
Arbeiten beschrieben wurde. Die Betreuung der studentischen Arbeiten ist fiir den wissen-
schaftlichen Mitarbeiter mit einem hohen Arbeitsaufwand verbunden, da nach der Auslegung
der Arbeit auch die Planung, Durchfithrung und Auswertung von Versuchen stets begleitet
werden muss. Zusitzlich werden teilweise vom wissenschaftlichen Mitarbeiter aufgenomme-
ne Ergebnisse zur Auswertung fiir die studentischen Arbeiten zur Verfiigung gestellt. Auch
bei der schriftlichen Ausarbeitung werden studentische Arbeiten u.a. durch Erlduterungen,
Anmerkungen und Korrekturen nachhaltig vom Betreuer beeinflusst, sodass der Anteil des
wissenschaftlichen Mitarbeiters an der erfolgreichen Beendigung einer solchen Arbeit 50 %
und mehr betragen kann. Da studentische Arbeiten hochschulweit verdffentlicht werden, gel-
ten stets die Studierenden als Urheber ihrer schriftlichen Ausarbeitungen. Dies hat jedoch
zur Folge, dass der betreuende Wissenschaftler ggf. seine Ergebnisse nicht wie {iblich frei
verwenden und veroffentlichen kann, was auch die Dissertationsschrift einschliefst. Am Lehr-
stuhl Werkstofftechnik miissen die Verfasser studentischer Arbeiten daher eine Erklarung
unterzeichnen, die dem jeweiligen Betreuer die Nutzung der Ergebnisse erlaubt, wobei wortli-
che Zitate ordnungsgeméf gekennzeichnet werden miissen. Den Studierenden ist zudem stets
bewusst, dass die Ergebnisse in wissenschaftlichen Veroffentlichungen, wie beispielsweise Dis-
sertationen, verwendet werden sollen. Diese Vorgehensweise ist an Universitaten zwar absolut
iiblich, findet jedoch urheberrechtlich in einer Grauzone statt.

Da zum Zeitpunkt der Verschriftlichung dieser Arbeit die rechtliche Lage in diesem Zusam-
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menhang jedoch nicht hinreichend genau geklart ist, werden nachfolgend alle studentischen

Arbeiten genannt, deren Ergebnisse Einzug in diese Dissertationsschrift gefunden haben:

Pohl, J.: , Charakterisierung des mikrostrukturellen Verformungsverhaltens des metastabilen
austenitischen Stahls X2CrNi18-9¢, Masterarbeit, Ruhr-Universitdt Bochum, 2019

Blask, S.: ,, Analyse des Seigerungsverhaltens bei Erstarrung von CriNi-Stahlen mittels ther-
modynamischer Berechnungen und Phasenfeldsimulationen, Masterarbeit, Ruhr-Universitét
Bochum, 2017

In dem eingangs genannten, 6ffentlich geférderten Forschungsprojekt bestand weiterhin die
Anforderung die erhobenen Ergebnisse in international einsehbaren Zeitschriften zu verdf-
fentlichen und somit einem breiten Publikum zugénglich zu machen. Die dort veroffentlichten
Bilder diirfen weiterhin fiir Dissertationsschriften verwendet werden, die Bildrechte gehen je-
doch an die jeweiligen Verlage iiber. Aus diesem Grund sind auch die in Veroffentlichungen
genutzten Bilder (auch bei Ubersetzung englisch-deutsch) ordnungsgemiifs zitiert. Alle Verof-
fentlichungen sind zusétzlich im Anschluss an das Literaturverzeichnis am Ende dieser Arbeit

aufgefiihrt.
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Einleitung 1

Kapitel 1

Einleitung

1.1. Motivation: Wasserstoff in der Energiewende

Die Nutzung von Wasserstoff als Energietriger gewinnt im Zuge der weltweiten Bestrebun-
gen zum Klimaschutz zunehmend an Bedeutung. Der deutsche Bundestag hat im Dezem-
ber 2019 das Bundes-Klimaschutzgesetz beschlossen. Das Gesetz soll zum Schutz vor den
Auswirkungen des globalen Klimawandels dienen, indem es die Einhaltung der nationalen
Klimaschutzziele und der européischen Zielvorgaben zum Klimaschutz gewéhrleistet [1]. Die
europdischen Vorgaben zum Klimaschutz zielen auf eine Klimaneutralitit der européischen
Union bis zum Jahr 2050 ab. Dies soll einen wesentlichen Beitrag zur Begrenzung der Erder-
warmung um maximal 2 °C gegeniiber dem vorindustriellen Niveau leisten. Klimaneutralitit
bedeutet in diesem Zusammenhang, dass die Emission von Treibhausgasen so weit wie mog-
lich vermieden wird und unvermeidliche Treibhausgasemissionen durch die Entfernung von
Treibhausgasen aus der Atmosphére kompensiert werden. Letzteres soll insbesondere durch
die nachhaltige Bewirtschaftung von Wildern und Béden erfolgen [2].

Im Einklang mit den europdischen Zielen hat die Bundesregierung im Jahr 2016 den Kli-
maschutzplan 2050 als nationale Strategie verabschiedet. Der Klimaschutzplan 2050 sieht als
Zwischenziel bis zum Jahr 2030 eine Reduzierung der Treibhausgasemissionen um 55 % ge-
geniiber dem Jahr 1990 vor [3|. Zur Erreichung dieses Ziels wurde im Klimaschutzprogramm
2030 der Bundesregierung zur Umsetzung des Klimaschutzplans 2050 (kurz: Klimaschutzpro-
gramm 2030) die Bepreisung von CO,-Emissionen, sowie Einzelmafnahmen in den Sektoren
Energiewirtschaft, Gebaude, Verkehr, Industrie und Land- und Forstwirtschaft beschlossen.
Insbesondere in den Sektoren Verkehr und Industrie sollen durch den Einsatz von COs-neutral

erzeugtem Wasserstoff Treibhausgasemissionen eingespart werden [4]. Auf den Verkehrssek-
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tor entfielen im Jahr 2018 ca. 162 Mio.t CO,-Aquivalent'. Das entspricht rund 19% der
gesamten Treibhausgasemissionen in Deutschland im Jahr 2018 und ist darauf zuriickzufiih-
ren, dass iiber 90 % des Energiebedarfs des Verkehrssektors durch erdodlbasierte Kraftstoffe
gedeckt werden [4, 6]. Bis zum Jahr 2030 sollen die Treibhausgasemissionen des Verkehrs-
sektors auf 95 bis 98 Mio. t CO,-Aquivalent reduziert werden. Neben einer Reduzierung der
Verkehrsstrome soll insbesondere die Verwendung alternativer Kraftstoffe zur Einsparung von
Treibhausgasemissionen fiithren.In diesem Kontext wird im Klimaschutzprogramm 2030 Was-
serstoff als alternativer Kraftstoff fiir die Nutzung in Kraftfahrzeugen hervorgehoben [4]. Aus
Wasserstoff und Sauerstoff kann an Bord von Kraftfahrzeugen mit Hilfe von Brennstoffzel-
len elektrischer Strom produziert und fiir einen elektrischen Antrieb genutzt werden. Der
bendtigte Wasserstoff muss im Fahrzeug mitgefiihrt werden, wahrend der Sauerstoft aus der
Umgebungsluft entnommen werden kann. Als lokales Abfallprodukt entsteht bei dieser Art
der Stromerzeugung ausschliefslich Wasser [7].

In der im Mai 2020 vorgestellten nationalen Wasserstoffstrategie der Bundesregierung werden
die Rahmenbedingungen fiir die Erzeugung, den Transport und die Nutzung von Wasserstoff
zur Reduzierung der Treibhausgasemissionen in den verschiedenen Wirtschaftssektoren ab-
gesteckt. Im Verkehrssektor ist vorgesehen, dass insbesondere in Bereichen, in denen schwere
Fahrzeuge eingesetzt werden, der CO,-Ausstof durch die Nutzung von Brennstoffzellenfahr-
zeugen reduziert wird. Dazu zéhlen Busse und Ziige im Personennahverkehr, Lastkraftwagen
im Schwerlastgiiterverkehr und Nutzfahrzeuge in der Bau- und Landwirtschaft [8]. Fahrzeu-
ge dieser Kategorien haben aufgrund ihres hohen Gewichts oder hoher Laufleistung einen
grofien téglichen Energiebedarf. Durch kurze Betankungszeiten und hohe Reichweiten bieten
Brennstoffzellenantriebe hier entscheidende Vorteile gegeniiber batterieelektrischen Antrie-
ben. Letztere hingegen eignen sich besser fiir vergleichsweise leichte Fahrzeuge wie PKW,
welche vorwiegend fiir Kurzstrecken genutzt werden und dementsprechend einen geringeren
taglichen Energiebedarf haben [7].

Der in Zukunft genutzte Wasserstoft soll langfristig mit Hilfe von Elektrolyse aus erneuer-
baren Energien erzeugt werden [8]. Durch Elektrolyse ldsst sich in groftechnischem Mafstab
unter Einsatz von elektrischem Strom Wasserstoff aus Wasser herstellen. Gegeniiber anderen
Verfahren zur Wasserstoftherstellung, wie der weitverbreiteten Dampfreformierung von Erd-
gas, hat die Elektrolyse den entscheidenden Vorteil, dass kein Einsatz fossiler Energietrager
erfolgen muss. Sofern als Energiequelle fiir die Elektrolyse Strom aus erneuerbaren Energi-
en wie Windkraft oder Sonnenenergie verwendet wird, fallt bei der Wasserstoffproduktion
kein CO, an [9]. Auf diese Weise produzierter, sogenannter griiner Wasserstoff, wird von der
Bundesregierung als nachhaltig fiir die Erreichung der Klimaziele angesehen [8]. Durch die
Riickverstromung in Brennstoffzellen kann griiner Wasserstoff als Kraftstoff in Fahrzeugen

mit Elektroantrieb verwendet werden. Griiner Wasserstoff stellt somit eine COs-freie Alter-

'Das CO,-Aquivalent umfasst das Treibhausgas CO; und andere Treibhausgase, wie Methan und Distickstoff-
monoxid. Eine Tonne COs-Aquivalent entspricht einer Tonne CO,, oder der Menge anderer Treibhausgase,
welche den gleichen Beitrag zur globalen Klimaerwiarmung leistet wie eine Tonne COs [5].
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native zu erdolbasierten Kraftstoffen dar.

Neben der Nutzung im Verkehrssektor wird auch die Verwendung von Wasserstoff in verschie-
denen Bereichen der Industrie angestrebt. Hier belaufen sich die priméren Ziele einerseits
darauf in Industrieprozessen eingesetzten Wasserstoff, welcher in der Regel durch Dampfre-
formierung erzeugt wird, durch griinen Wasserstoff zu ersetzen. Andererseits sollen Industrie-
prozesse auf die Nutzung von Wasserstoff z.B. als Brennstoff angepasst werden, um fossile
Energietrager einzusparen [8]. Die Ausweitung der Wasserstoffnutzung erfordert eine Erho-
hung der Wasserstoffproduktion und den Ausbau der Verteilungsinfrastruktur. Die Bundes-
regierung erwartet bis zum Jahr 2030 einen Anstieg des jahrlichen Wasserstoffbedarfs auf 90
bis 110 TWh. Dieser Bedarf soll teilweise durch die Produktion von Wasserstoff auf dem deut-
schen Heimatmarkt gedeckt werden. Dazu sollen bis zum Jahr 2030 Elektrolyseanlagen mit
einer Produktionskapazitiat von 14 TWh pro Jahr, inklusive On- und Offshore-Anlagen zur
Energiegewinnung, in Betrieb genommen werden. Der restliche Bedarf soll durch importier-
ten Wasserstoff gedeckt werden. Dieser soll vorwiegend in EU-Mitgliedsstaaten an Nord- und
Ostsee auf Basis von Offshore-Windenergie erzeugt werden [8]. Zur Verteilung des produzier-
ten Wasserstoffs ist der Aus- bzw. Aufbau einer eigenen Infrastruktur vorgesehen. Dies soll
zum Teil durch die Nutzung des bestehenden Erdgasnetzes erfolgen. Geplant ist, nicht mehr
genutzte Teile des Erdgasnetzes auf die Eignung fiir den Wasserstofftransport zu priifen und
gegebenenfalls anzupassen. Zudem soll fiir die Nutzung von Wasserstoff im Verkehrssektor

das Wasserstoff-Tankstellennetz ausgebaut werden [8].

1.2. Technologische Einordnung

Bereits seit den 1960er Jahren werden Brennstoffzellenfahrzeuge, welche auf Wasserstoff als
Energietriger zuriickgreifen, erprobt. Mit der Serienfertigung von Fahrzeugen dieser Art
wurde allerdings erst etwa 50 Jahre spéater, in den 2010er Jahren, begonnen. Durch techno-
logische Fortschritte in den vergangenen Jahren ist aktuell ein starker Anstieg der auf dem
Markt verfiigbaren Modelle, besonders im Bereich der PKW und Busse zu verzeichnen |[7].
Durch das Potential zur Einsparung von COs-Emissionen, sowie kurze Betankungszeiten und
hohe Reichweiten bieten Brennstoffzellenfahrzeuge jeweils Vorteile gegeniiber Fahrzeugen mit
Verbrennungsmotor und batterieelektrischem Antrieb. Die Wettbewerbsfahigkeit gegeniiber
diesen Antriebssystemen leidet jedoch unter der noch geringen Anzahl von Wasserstofftank-
stellen und hohen Anschaffungspreisen der Fahrzeuge. Die hohen Anschaffungspreise sind mit
geringen produzierten Stiickzahlen und der aufwéndigen verbauten Technik zu begriinden
[7, 10].

Besonders die Speicherung und Verteilung von Wasserstoff im Fahrzeug stellt eine technische
Herausforderung dar. Ein geeignetes Speichersystem muss bei moglichst kompaktem Bau-

raum, geringem Gewicht und grofier Speicherkapazitit eine schnelle Wasserstoffaufnahme
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und -abgabe ermoglichen. Gleichzeitig kommen Kostenaspekte und hohe Sicherheitsanfor-
derungen zum Tragen [10]. Beziiglich eines sicheren Betriebs muss beriicksichtigt werden,
dass Wasserstoff, welcher beispielsweise infolge einer Beschidigung des Speichersystems
wahrend eines Verkehrsunfalls austritt, brennbare und explosionsfihige Gemische mit
Luftsauerstoff bilden kann [7]. Unter den genannten Rahmenbedingungen zeigen Druckgas-
speicher derzeit die beste Eignung fiir die Wasserstoffspeicherung in Fahrzeugen [11]. Andere
Speichertechnologien, wie die Fliissiggasspeicherung bei kryogenen Temperaturen oder die
Festkorperspeicherung in Metallhydriden, haben sich aufgrund zu hoher Energieverluste,
beziehungsweise zu langen Betankungszeiten bislang als nicht praktikabel erwiesen [12].

Bei der Werkstoffauswahl fiir Wasserstoffspeicher muss beriicksichtigt werden, dass Was-
serstoff negative Auswirkungen auf die mechanischen Eigenschaften vieler metallischer
Werkstoffe hat. Dieser als Wasserstoftversprodung bezeichnete Vorgang fiihrt durch eine
Herabsetzung der Duktilitdt und Bruchzahigkeit zu einer Verringerung der Schadenstoleranz
[7]. Die heute fiir Wasserstoffspeicher in Brennstoffzellenfahrzeugen standardméfig eingesetz-
ten Druckgasbehilter des Typs IV zeigen keine Versprodungsanfélligkeit durch Wasserstoff.
Diese Druckgasbehélter bestehen aus Polymerlinern aus High-Density Polyethylen, umgeben
von einer Wicklung aus Kohlefasern und sind typischerweise fiir Driicke von 350 oder
700 bar ausgelegt. Der Polymerliner sorgt fiir die Dichtigkeit des Behélters, wahrend die
Faserwicklung als Last tragende Struktur fungiert [11]. Angegliederte Komponenten, wie
Rohrleitungen, Ventile und Schraubverbindungen werden aus fertigungstechnischen Griinden
und aufgrund von hohen Anforderungen an Festigkeit und Ermiidungswiderstand aus Stahl
gefertigt. Diese Komponenten geraten in direkten Kontakt mit Wasserstoff und sind daher
prinzipiell durch Wasserstoffversprodung gefdhrdet. Es miissen demnach Stdhle mit einer
hohen Besténdigkeit gegen Wasserstoffversprodung eingesetzt werden. Diese Anforderung
wird durch einige Vertreter aus der Gruppe der hochlegierten austenitischen Stéhle erfiillt.
So werden austenitische Stdhle aus dem Legierungsbereich des Stahls AISI 316L (z.B.
X2CrNiMo18-14-3, Werkstoffnummer 1.4435) standardméfig fiir versprodungsgefdhrdete

Komponenten eingesetzt [13].

Grundsatzlich sind die in Brennstoffzellenfahrzeugen von Wasserstoff ausgehenden Gefah-
ren durch die Auswahl geeigneter Werkstoffe und die Einhaltung entsprechender Normen
und technischer Regelwerke beherrschbar [7, 14|. Jedoch treiben hohe Kosten fiir die heu-
te verwendeten Werkstoffe die Fahrzeugpreise in die Hohe. In dem Stahl AISI 316L tragt
insbesondere der hohe Preis des mit ca. 12 Ma.-% enthaltenen Legierungselements Nickel zu
hohen Legierungskosten bei. Eine Substitution des Stahls AISI 316L durch andere Werkstoff-
konzepte oder Ni-freie, beziechungsweise niedriger mit Ni legierte austenitische Stéhle bietet
daher Raum zur Kostenreduzierung und Ressourceneinsparung [12, 15]. Bei Komponenten wie
Ventilgehdusen konnen beispielsweise Kosten- und auch Gewichtssenkungen durch die Ver-

wendung bestimmter Aluminiumlegierungen erreicht werden. Dies beschrénkt sich allerdings
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auf Bauteile, die nur geringen mechanischen Belastungen ausgesetzt sind [13]. Niedriger legier-
te austenitische Stdhle wie der Stahl AISI 304L sind preisgiinstiger als der Stahl AIST 316L,
zeigen jedoch keine ausreichende Bestédndigkeit gegen Wasserstoffversprodung [12, 16]. Bei
der Entwicklung neuer, preisgiinstigerer Stdhle mit einer verbesserten Besténdigkeit gegen
Wasserstoffversprodung werden zwar regelméfig Erfolge erzielt, jedoch konnte sich bislang
kein Werkstoff zur Substitution des Stahls AISI 316L qualifizieren [16-20|. Dies ist unter
anderem der Tatsache geschuldet, dass zwar weitreichende Erkenntnisse iiber die der Wasser-
stoffversprodung zu Grunde liegenden Mechanismen existieren, jedoch die Auswirkung von
einzelnen Legierungselementen, sowie von Kombinationen verschiedener Legierungselemen-
te auf das Einsetzen dieser Mechanismen bislang nicht vollsténdig erforscht sind [21, 22].
Ein Versténdnis der Zusammenhénge zwischen der exakten Legierungszusammensetzung, der
Verarbeitung und der Anfélligkeit fiir Wasserstoffversprodung stellt die Grundlage fiir ein
erfolgreiches Legierungsdesign dar. Zuséatzlich wird die Anfélligkeit einer Legierung fiir Was-
serstoffversprodung auch von werkstofftechnischen Aspekten hinsichtlich der Mikrostruktur
beeinflusst. Hier sind unter anderem Einfliisse von Korngrofse, Ausscheidungen und des Sei-
gerungszustands bekannt [23-25]. Diese Einfliisse sind jedoch noch nicht so weit erforscht,
dass sie gezielt in eine Legierungsentwicklung einbezogen werden kénnen. Die weitere Un-
tersuchung dieser Aspekte kann einen Beitrag dazu leisten, die Entwicklung von Werkstoffen
voranzutreiben, welche zu einer Kostensenkung und letztendlich zu einer Steigerung der Wett-

bewerbsfiahigkeit von Brennstoffzellenfahrzeugen fiihren.

1.3. Austenitische Stahle

Austenitische Stiahle bilden, gemessen an der jahrlichen Produktionsmenge, die bedeutendste
Gruppe innerhalb der nichtrostenden Stéhle. Am weitesten verbreitet sind die austenitischen
CrNi-Stahle [26]. Der im Jahre 1912 erfundene austenitische CrNi-Stahl mit dem Namen
,» V2A“ wird bis heute in kaum verdnderter Form als Standardgiite verwendet. Heute ist die-
ser Stahl unter der Werkstoffnummer 1.4301 oder unter der amerikanischen Bezeichnung AISI
304 bekannt [27]|. Das Legierungssystem besteht neben Fe im Wesentlichen aus den Elemen-
ten Cr, Ni, Mn, C und N. Der Stahl AISI 304 enthélt ca. 18 Ma.-% Cr fiir die Herbeifiihrung
der Korrosionsbestindigkeit und ca. 10 Ma.-% Ni zur Stabilisierung der austenitischen Phase.
Bis zu 2Ma.-% Mn tragen ebenfalls zur Stabilisierung des Austenits bei. Die interstitiellen
Legierungselemente C und N sind mit maximal 0,07 Ma.-% bzw. 0,1 Ma.-% enthalten und
haben eine starke verfestigende Wirkung. Zusétzlich erhéhen C und N die Austenitstabili-
tat [28]. Durch eine Erhohung des Ni-Gehalts auf ca. 12 Ma.-% ergibt sich die Giite AISI
305, welche eine hohere Austenitstabilitdt und eine verbesserte Kaltumformbarkeit aufweist.
Die Giite AISI 316 enthilt zusatzlich ca. 2Ma.-% Mo, wodurch sich die Besténdigkeit ge-
gen Lochkorrosion verbessert. Der Namenszusatz L (z.B. AISI 316L) bezeichnet Giiten mit
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reduziertem C-Gehalt. Dadurch verbessert sich mit der Besténdigkeit gegen interkristalline
Korrosion auch die Schweifibarkeit [28].

Seit den 1990er Jahren werden verstirkt Ni-freie austenitische Stédhle bzw. austenitische CrNi-
Stéhle mit verringertem Ni-Gehalt entwickelt (AISI 200er-Serie) [26]. Die Griinde dafiir liegen
einerseits in dem hohen Preis des Elementes Ni und andererseits in den negativen Auswir-
kungen von Ni auf die menschliche Gesundheit [28, 29|. Zur Substitution von Ni werden die
Legierungselemente Mn, C und N eingesetzt [30]. Meist werden Kombinationen von Mn und
N oder Mn, C und N verwendet, da Mn die Loslichkeit fiir N steigert und somit hohe N-
Gehalte ermoglicht [31]. Die Gruppe der austenitischen CrMn(C)N zeichnet sich durch eine
hohe Korrosionsbestandigkeit, Duktilitdt und Festigkeit, sowie ein stark ausgeprégtes Verfes-
tigungsvermogen aus [28].

Zur Abschitzung der Auswirkung der Legierungszusammensetzung auf das Gefiige wurden
von SCHAEFFLER, DELONG und HULL ab Mitte des 20. Jahrhunderts verschiedene Cr- und
Ni-Aquivalente entwickelt, welche bis heute verwendet werden [32-34]. In neueren Arbeiten
wurden diese fiir CrNi-Stéahle entwickelten Ansétze fiir die an Bedeutung gewinnende Gruppe
der CrMn-Stéhle modifiziert [35, 36].

Hinsichtlich der Austenitstabilitdt kann in stabile und metastabile austenitische Stéhle unter-
schieden werden. Der Begriff Austenitstabilitit bezieht sich auf den Widerstand des kubisch-
flachenzentrierten (kfz) Austenits gegen eine diffusionslose Umwandlung in hexagonal-dichtest
gepackten (hdp) e- oder kubisch-raumzentrierten (krz), bzw. tetragonal-raumzentrierten (trz)
a-Martensit. Da die tetragonale Verzerrung des a-Martensits bei geringen Gehalten an inter-
stitiellen Legierungselementen klein ausféllt, wird bei den im Rahmen dieser Arbeit durch-
gefiihrten Betrachtungen die Gitterstruktur des a-Martensits ndherungsweise als krz ange-
nommen [37]. Die Einteilung in stabil und metastabil erfolgt nicht immer einheitlich, da
Randbedingungen wie Temperatur und Dehnungszustand einen Einfluss auf die Gefiigestabi-
litdt haben [38]. Im Kontext dieser Arbeit wird der Austenit als stabil bezeichnet, wenn es bei
einer Zugbeanspruchung bei Raumtemperatur bis zum Bruch nicht zur Bildung signifikanter
Anteile a-Martensit kommt.

Die Bildung von a-Martensit kann unterhalb der Temperatur T erfolgen. T ist die Tem-
peratur, bei der die thermodynamische Stabilitat des Austenits der des a-Martensits gleicht.
Moglich ist sowohl die thermisch induzierte Umwandlung, als auch die verformungsinduzierte
Umwandlung. Die thermisch induzierte Martensitumwandlung setzt spontan bei Erreichen
der Martensitstarttemperatur (Mg-Temperatur) ein, welche durch eine gewisse Unterkiihlung
unter Ty gekennzeichnet ist (Abbildung B.1). Bei Temperaturen zwischen Mg und T, kann
die Umwandlung verformungsinduziert stattfinden. Hierbei wirkt eine zusédtzliche mechanische
Triebkraft, wodurch sich die fiir die Phasenumwandlung erforderliche Unterkiihlung unter T
reduziert [39]. Dariiber hinaus kénnen auch Magnetfelder eine zusétzliche Triebkraft fiir die
Phasenumwandlung bereitstellen und eine Umwandlung oberhalb der Mg-Temperatur herbei-
fithren [40].

Zur Quantifizierung der Austenitstabilitit existieren unterschiedliche empirische Ansédtze auf
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Basis der chemischen Zusammensetzung [41-44]. Darunter beriicksichtigen einige den Fall,
dass die Umwandlung thermisch induziert stattfindet. Andere schliefsen die Umwandlung in-
folge einer plastischen Verformung ein. Die Mg-Temperatur gibt die Temperatur an, ab der
sich Austenit bei einer Abkiihlung spontan in a-Martensit umzuwandeln beginnt, wihrend die
Mg-Temperatur angibt oberhalb von welcher Temperatur eine plastische Verformung nicht zur
Bildung von a-Martensit fiihrt [45]. Die von NOHARA et al. vorgeschlagene Mgy3,-Temperatur
(Gleichung 1.1) gibt an, bei welcher Temperatur eine wahre plastische Dehnung von 30 % die
Umwandlung von 50 % des Austenits in a-Martensit zur Folge hat [43].

Myso = 551 — 462 - Ma.-% C — 462 - Ma.-% N — 9,2 - Ma.-% Si
—8,1-Ma.-% Mn — 13,7 - Ma.-% Cr — 29 - Ma.-% Ni

—18,5 - Ma.-% Mo — 29 - Ma.-% Cu — 68 - Ma.-% Nb

—1,42 - (ASTM-Korngrsfe — 8,0)

(1.1)

Geméf Gleichung 1.1 tragen sdmtliche Legierungselemente zu einer Verringerung der Mgso-
Temperatur bei, was gleichbedeutend mit einer Stabilisierung des Austenits ist. Dies wird
mit einer mechanischen Stabilisierung des Gefiliges gegen die diffusionslose martensitische
Umwandlung begriindet. Ausschlaggebend ist dabei die Erhéhung der athermischen und
thermischen Reibarbeit durch Zugabe der Legierungselemente [46, 47|.

Andere Ansédtze beschreiben die Austenitstabilitit durch die thermodynamische Trieb-
kraft fiir eine y—a-Phasenumwandlung AG~—q [46, 48, 49]. In dieser Triebkraft ist der
Einfluss der chemischen Zusammensetzung, der vorherrschenden Temperatur und des
Drucks enthalten. Je geringer die Triebkraft fiir die Phasenumwandlung ausfallt, desto
hoher ist die Austenitstabilitdt. Durch eine mechanische Beanspruchung addiert sich zu

mech

der thermodynamischen Triebkraft die mechanische Triebkraft AGy—q und kann die

Phasenumwandlung verformungsinduziert bzw. verformungsunterstiitzt auslosen.

Die Martensitumwandlung ist neben dem Versetzungsgleiten und der Zwillingsbildung einer
der in austenitischen Stdhlen moglichen Verformungsmechanismen. Welcher dieser Mecha-
nismen das Verformungsverhalten eines Stahls beherrscht, wird von der Stapelfehlerenergie
beeinflusst. Die Stapelfehlerenergie ist eine intrinsische Materialeigenschaft, welche von der
chemischen Zusammensetzung und der Temperatur abhingt. Die SFE austenitischer Stahle
gibt Aufschluss iiber die Ausprdgung der einzelnen Verformungsmechanismen [50]. In Le-
gierungen mit einer SFE <20mJ/m? erfolgt die Verformung durch Martensitbildung und
Versetzungsgleiten [51]. Im Bereich zwischen 20 und 45 mJ/m? kommt es neben dem Verset-
zungsgleiten zur Zwillingsbildung. Bei SFE Werten iiber 45mJ/m? erfolgt die Verformung
durch Versetzungsgleiten [52]. Die aufgefithrten Werte sind dabei nicht als scharfe Grenzen,
sondern eher als ungefihre Einordnung zu verstehen. In der Literatur sind stellenweise leich-

te Abweichungen von diesen Werten zu finden [50, 53, 54|. Aus dem Einsetzen des einen
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oder anderen Verformungsmechanismus kénnen unterschiedliche mechanische Eigenschaften
resultieren. Insofern ist es technisch interessant, die SFE von Stdhlen iiber die Legierungs-
zusammensetzung gezielt einstellen zu kénnen, um bestimmte mechanische Eigenschaften
zu erzielen. Dieses Vorgehen wird heute insbesondere bei der Entwicklung hochfester TWIP-
Stahle (TWIP: Twinning-Induced Plasticity), z.B. im Rahmen des SFB 761 ,,Stahl - ab initio*
praktiziert [55-57].

Fiir die Quantifizierung der SFE wurden in frithen Arbeiten empirische Formeln zum Beispiel
von SCHRAMM und REED (Gleichung 1.2) oder PICKERING (Gleichung 1.3) entwickelt [58,
59]. Wiahrend derartige empirische Ansétze dem Legierungselement Ni meist einheitlich eine
Erh6hung der SFE zuschreiben, wird der Einfluss von Legierungselementen wie Cr, Mn und N
sehr unterschiedlich bemessen. Zudem berticksichtigen diese Formeln nur monotone Einfliisse
von Legierungselementen und bilden keine Wechselwirkungen zwischen Legierungselementen
ab. Neuere Untersuchungen konnten jedoch zeigen, dass einige Legierungselemente einen nicht
monotonen Einfluss auf die SFE haben und die Wirkung einzelner Legierungselemente vom
Legierungssystem abhéngen kann [26]. So verringert sich nach RHODES et al. [60] im System
FeCrNi bis zu einem Cr-Gehalt von 20 Ma.-% die SFE, wiahrend hohere Cr-Gehalte zu einem
Anstieg der SFE fiihren. Wird das Legierungssystem um signifikante Mengen Mn erweitert,
andert sich die Wirkung von Cr dahingehend, dass es bei geringen Cr-Gehalten durch die

Zugabe von Cr zu einem Anstieg der SFE, anstatt einer Senkung kommt [60].
SFE =-53+4+6,2-Ma.-% Ni+0,7-Ma.-% Cr+3,2-Ma.-% Mn + 9,3 - Ma.-% Mo (1.2)

SFE =257+2-Ma-% Ni+410-Ma.-% C - 0,9 - Ma.-% Cr — 77 - Ma.-% N

(1.3)
—13-Ma.-% Si — 1,2 - Ma.-% Mn

Auch von N ist ein nicht monotoner Einfluss auf die SFE bekannt. GAVRILJUK et al. [61]
konnten anhand des Stahls FeCr18Nil6Mn10 zeigen, dass die Zugabe von bis zu 0,4 Ma.-%
N die SFE erhoht und N-Gehalte iiber 0,4 Ma.-% die SFE senken. In dem Stahl FeCr15Mn17
konnte wiederum ein davon abweichendes Verhalten festgestellt werden [62|. Die Vielzahl
der existierenden Studien zum Einfluss von Legierungselementen auf die SFE zeugt von der
Schwierigkeit, alle Einflussfaktoren korrekt zu erfassen [26]. Modernere Ansétze zur Quan-
tifizierung der SFE stiitzen sich auf thermodynamische Betrachtungen unter Zuhilfenahme
der Calphad (Calphad: Calculation of Phase Diagrams) Methode und ab initio Berechnun-
gen [63, 64|. Thermodynamische Betrachtungen basieren dabei meist auf dem schon dlteren
Ansatz von OLSON und COHEN [65]. Dieser fasst Stapelfehler als hdp Strukturen in einem kfz
Wirtsgitter auf und leitet die SFE nach Gleichung 1.4 aus der thermodynamischen Triebkraft
fiir eine kfz—hdp-Phasenumwandlung AGy—¢ und der Energie der Grenzfliche zwischen kfz
und hdp Phase ygr her [65].

SFE = npa (AG7—>5 + EStr) + 2’YGF (1.4)
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Dabei bezeichnet n die Anzahl der beteiligten Atomebenen, pa die molare Dichte der {111}-
Atomebene und Eg;, die elastische Verzerrungsenergie. Letztere kann bei der Berechnung der

SFE in der Regel vernachlissigt werden [66].

Grofen wie Austenitstabilitdt und SFE kontrollieren iiber ihren Einfluss auf das Verfor-
mungsverhalten das Eigenschaftsprofil austenitischer Stédhle. Durch Phasenumwandlungen,
welche in metastabilen Austeniten im Zuge einer plastischen Verformung eintreten, kon-
nen sich beispielsweise die magnetischen Eigenschaften verdndern. Die Umwandlung des pa-
ramagnetischen Austenits in a-Martensit verleiht dem Stahl ferromagnetische Eigenschaf-
ten, da a-Martensit, ebenso wie Ferrit, ferromagnetisch ist. Eine Phasenumwandlung in e-
Martensit fiihrt aufgrund der paramagnetischen oder antiferromagnetischen Eigenschaften
des e-Martensits hingegen keine ferromagnetischen Eigenschaften herbei [67].

Hinsichtlich ihrer mechanischen Eigenschaften zeichnen sich austenitische Stédhle besonders
durch hohe Duktilitatswerte aus. Typisch sind Bruchdehnungen von iiber 50 %, woraus eine
gute Kaltformbarkeit resultiert [68]. Streckgrenze und Zugfestigkeit fallen, verglichen mit an-
deren nichtrostenden Stahlgruppen wie nichtrostenden martensitischen Stéhlen, gering aus.
Austenitische CrNi-Stéhle erreichen im 16sungsgegliihten Zustand fiir Streckgrenze und Zug-
festigkeit typischerweise Werte im Bereich um 200 MPa bzw. 500 MPa. Die Zugfestigkeit wird
allerdings stark von Austenitstabilitdt und SFE beeinflusst. Stdhle mit niedriger Austenit-
stabilitdt und SFE erreichen durch die starke verfestigende Wirkung von verformungsindu-
ziert gebildetem a-Martensit erheblich hohere Zugfestigkeiten. Die Zugfestigkeit steigt dabei
mit zunehmendem Martensitgehalt. Bei Stédhlen mit sehr niedriger Austenitstabilitat, welche
entsprechend hohe Gehalte an Martensit bilden, geht die Steigerung der Festigkeit mit einer
Reduzierung der Bruchdehnung einher [69]. Durch das Legieren mit den interstitiellen Elemen-
ten C und N lésst sich auch bei Stdhlen mit stabilem austenitischem Gefiige eine signifikante
Erh6hung von Streckgrenze und Zugfestigkeit erreichen. Insbesondere im Falle der austeniti-
schen CrMn-Stéahle lasst sich dies aufgrund der hohen Loslichkeit fiir C und N nutzen. Durch
kombiniertes Legieren mit C und N in der Gréenordnung von bis zu 1 Ma.-% lassen sich im
l6sungsgegliihten Zustand Streckgrenzen von ca. 600 MPa und Zugfestigkeiten >1000 MPa
bei Bruchdehnungen von iiber 70 % einstellen [70]. Besonders hohe Bruchdehnungen von bis
zu 100 % werden von Hoch-Mangan-Stiahlen aus der Gruppe der TWIP-Stédhle erreicht. In
diesen Stdhlen wird die SFE {iber die Legierungszusammensetzung gezielt so eingestellt, dass
die Verformung durch intensive Zwillingsbildung erfolgt [71]. Das hohe Verformungsvermogen
dieser Stahle resultiert daraus, dass die bei einer beginnenden Einschniirung lokal einsetzende
Verformung zur lokalen Verfestigung durch vermehrte Zwillingsbildung fiihrt. Diese Verfes-
tigung verhindert die weitere lokale Verformung bzw. Einschniirung und erhéht damit die
Gleichmafidehnung [67|. Erst wenn die Entfestigung infolge der lokalen Querschnittsabnah-
me der Einschniirung nicht mehr durch die Verfestigung kompensiert werden kann, wird das
Versagen eingeleitet. Dies ist der Fall, wenn die Verfestigungsrate unter die Flielspannung
fallt (CONSIDERE-Kriterium: doy /dey, < oy) [72, 73].
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Die Herstellung genormter austenitischer Stéhle erfolgt heute im grofiindustriellen Mafistab.
In der Regel wird Schrott als Ausgangsmaterial mit Zusétzen wie zum Beispiel Ferrochrom
oder Ferromolybdén auf die Zielzusammensetzung gebracht. Nach der Erschmelzung im
Lichtbogenofen und einer sekundérmetallurgischen Behandlung der Schmelze erfolgt der
Abguss im Strangguss oder im Blockguss. Wahrend dieses Prozessschrittes entsteht im
Stahl eine Erstarrungsstruktur, welche sich wéhrend der nachfolgenden Umform- und
Warmebehandlungsschritte nicht vollstandig auflost und somit die Mikrostruktur des Stahls
im Gebrauchszustand beeinflusst [74]. Insbesondere betrifft dies den Seigerungszustand
und die Présenz von J-Ferrit im austenitischen Gefiige des Stahls. Beide Aspekte werden
mafigeblich durch die Erstarrungssequenz beeinflusst. Diese kann in den vier verschiedenen

Modi A-D entweder primér ferritisch oder primér austenitisch erfolgen |75]:

L-L+d—=>06—>0+7
L-L+d=L+d+y—=0+vy—7
L+L+y—=L+vy+d—=>7+0—7y
L—L+vy—vy

S QW

L, 6 und ~ beschreiben dabei Schmelze, Ferrit und Austenit. Unter der Voraussetzung
gleicher Abkiihlbedingungen bestimmt die chemische Zusammensetzung welche Phasen
primér aus der Schmelze erstarren und welche anschlieffenden Phasenumwandlungen im
Festkorper auftreten [76]. Eine einfache Abschétzung der primér erstarrenden Phase kann
nach D1 SCHINO et al. [75] zum Beispiel auf Grundlage der von HAMMAR und SVENSSON

entwickelten Cr- und Ni-Aquivalente (Gleichung 1.5 und 1.6) vorgenommen werden [77].

Creq = (%Cr) + 1.37(%Mo) + 1.5(%Si) + 2(%NDb) + 3(%Ti) (1.5)
Nieq = (%Ni) 4 22(%C) + 14.2(%N) + 0.31(%Mn) + (%Cu) (1.6)
Fir % < 1,5 ist eine primér austenitische Erstarrung, fiir %e‘; > 1,5 eine primaér ferritische

Erstarrung zu erwarten [75].

Abbildung B. 2 stellt fiir den Fall der vollstéindig einphasigen Erstarrung einer Schmelze mit
der Zusammensetzung c, schematisch die Konzentration der Legierungselemente in Schmelze
und Festkorper dar. Bei unterschreiten der Liquidustemperatur Ty, erstarrt ein Mischkristall
in Form von Dendriten mit der Zusammensetzung c,, welche in den meisten Féllen unter der
Schmelzzusammensetzung ¢, liegt. Im Fortgang der Erstarrung kommt es daher zur Anreiche-
rung der Legierungselemente in der Restschmelze. Infolgedessen sinkt die Solidustemperatur
von Ty auf Ty” ab. Die Konzentration der Legierungselemente im erstarrenden Mischkristall
steigt dabei von ¢ nach ¢y~ stetig an. Im vollstidndig erstarrten Festkorper liegt daher vom

zuerst erstarrten zum zuletzt erstarrten Punkt ein ansteigender Konzentrationsverlauf vor.
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Der Quotient aus der maximalen Konzentration cy.x (¢s ") und der minimalen Konzentration
Cmin (Cs) von Legierungselementen wird als Seigerungsgrad S = ‘;n—*;‘ bezeichnet [67].

Sowohl im Blockguss, als auch im Strangguss setzt die Erstarrung durch heterogene Keimbil-
dung an der, relativ zur Schmelze, kalten Kokillenwand ein. Von dort aus wachsen Dendriten
mit dem Abstand )\ in die Schmelze hinein. Aufgrund mangelnder Konvektion ist insbesondere
die Schmelze in den interdendritischen Bereichen mit Legierungselementen angereichert [78].
Die auf diese Weise entstehenden Abweichungen der lokalen Legierungszusammensetzung
von der mittleren Legierungszusammensetzung des Gussstiicks auf Dendritenebene werden
als Mikroseigerungen bezeichnet. Mit steigender Abkiihlgeschwindigkeit sinkt der Dendriten-
abstand, sowie der Sekundirdendritenarmabstand und damit der Seigerungsabstand. Dies
begiinstigt einen spéteren diffusionskontrollierten Abbau der Mikroseigerungen [79].
Abhéngig von der erstarrenden Phase, reichern sich einzelne Legierungselemente unterschied-
lich stark in der Restschmelze an. So reichert sich durch die primére Erstarrung von Austenit
mehr Chrom in der Restschmelze an, als durch die priméire Erstarrung von Ferrit [80]. Im
Falle der Erstarrungsmodi B und C erfolgt die Nukleation der zweiten Phase, Austenit bzw.
Ferrit, vorzugsweise dort, wo austenit- bzw. ferritstabilisierende Legierungselemente ange-
reichert vorliegen [78|. Durch die im Verlauf der Erstarrung zunehmende Anreicherung der
Legierungselemente zum Kern des Gussteils hin entstehen Seigerungen auf grofser Langen-
skala. Diese werden als Makroseigerungen bezeichnet. Im vollstindig erstarrten Festkorper
liegen demnach Seigerungsstrukturen unterschiedlicher Gréffenordnungen vor, welche einan-
der iiberlagern [67].

Innerhalb des Erstarrungsintervalls treten im bereits erstarrten Festkorper Diffusionsprozesse
und je nach Erstarrungsmodus auch Phasenumwandlungsprozesse ein. Die Diffusionsprozesse
tragen zu einer Reduzierung des Seigerungsgrades bei. Bei langsamen Abkiihlgeschwindigkei-
ten kommt dieser Effekt stdrker zum Tragen als bei schnellen Abkiihlgeschwindigkeiten. Die
Phasenumwandlungsprozesse belaufen sich im Wesentlichen auf die Umwandlung des bei der
Erstarrung in den Modi A, B und C entstandenen Ferrits in Austenit [76].

Mit dem Ziel der Einstellung eines méglichst homogenen austenitischen Gefiiges werden aus-
tenitische Stdhle einer Warmumformung und Losungsgliihbehandlung unterzogen. Diese Pro-
zesse werden meist bei Temperaturen >1050°C durchgefiihrt, bei denen ausschlieflich die
austenitische Phase thermodynamisch stabil ist. Durch die Umformung kommt es in der
Regel zu einer Streckung der Seigerungsstrukturen in Umformrichtung. Wahrend sich Mi-
kroseigerungen unter erheblichem Zeit- und Energieaufwand durch Warmebehandlungs- und
Warmumformungsprozesse abbauen lassen, ist dies bei Makroseigerungen in technisch rele-
vanten Zeiten meist nicht moglich [81, 82]. Im fertig wirmebehandelten Gebrauchszustand
weisen austenitische Stdhle daher in der Regel Mikro- und Makroseigerungen auf. Auch gerin-
ge Anteile von Ferrit konnen im Gefiige vorhanden sein. Zur Herstellung von Stahl mit ver-
besserter Homogenitét, insbesondere hinsichtlich Makroseigerungen, kénnen im Strang- oder
Blockguss hergestellte Halbzeuge in Prozessen wie dem Elektroschlacke-Umschmelzverfahren

nachbehandelt werden. Die verbesserte chemische Homogenitét, welche sich durch dieses Ver-
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fahren erzielen lasst, beruht auf sehr kleinen Schmelzbadvolumina und geringen Abkiihlge-
schwindigkeiten [83].

Seigerungen und ferritische Anteile im austenitischen Gefiige lassen sich metallografisch durch
verschiedene Atzverfahren sichtbar machen. Insbesondere Farbitzverfahren nach BERAHA
oder LICHTENEGGER und BLOECH ermoglichen eine einfache Unterscheidung der Phasen und
die Identifikation von Seigerungen [84]. Zur quantitativen Analyse von Seigerungszusténden
eignet sich die energiedispersive Rontgenspektrometrie am Rasterelektronenmikroskop [78].
Umfangreichere Ausfiihrungen zu Methoden fiir die Analyse von Seigerungen und den daraus

resultierenden lokalen Materialeigenschaften sind in Kapitel 2.3 dieser Arbeit zu finden.

Zur Vorhersage des Seigerungsverhaltens werden heute Simulationsmethoden unterschiedli-
cher Komplexitat genutzt. Haufig verwendete und relativ einfache Simulationsansétze ba-
sieren auf der Scheil-Gulliver-Gleichung, welche fiir die stark vereinfachten Annahmen von
unendlich schneller Diffusion in der Schmelze, keiner Diffusion im Festkorper, sowie keinem
Diffusionsaustausch zwischen Schmelze und Festkorper gilt [79]. Scheil-Gulliver Simulationen
lassen sich mit kommerziell verfiigharen Softwarepaketen, wie Thermo-Calc oder MatCalc
durchfithren und ermoglichen eine eindimensionale Betrachtung von Element- und Phasen-
verteilungen wiahrend der Erstarrung. Einige Softwarepakete ergénzen das klassische Scheil-
Gulliver Modell um Paraequilibrium-Ansétze zur Beriicksichtigung der Diffusion interstitiel-
ler Elemente im Festkorper oder koppeln die Scheil-Gulliver Simulationen mit Modulen zur
Diffusionssimulation, welche auch die Diffusion substituierter Elemente im Festkorper beriick-
sichtigen [85, 86]. Deutlich rechenintensivere Simulationsansétze, wie die Phasenfeldmethode,
ermoglichen die zwei- bis dreidimensionale Betrachtung dendritischer Erstarrungen [87]. Da-
bei werden deutlich weniger stark vereinfachende Annahmen getroffen als bei Scheil-Gulliver
Simulationen. So wird beispielsweise die Diffusion in Schmelze und Festkorper beriicksichtigt,
so dass Finfliisse der Abkiihlgeschwindigkeit zum Tragen kommen [79]. Zudem erlaubt es die
Phasenfeldmethode, das Temperaturintervall auf Temperaturen unterhalb der Solidustempe-
ratur auszuweiten. Dies erméglicht die mehrdimensionale Betrachtung von Diffusions- und

Phasenumwandlungsprozessen bei der Abkiihlung des vollstandig erstarrten Festkorpers.

1.4. Wasserstoffversprodung austenitischer Stdhle

Die meisten Metalle erfahren durch die Aufnahme von atomarem Wasserstoff eine Verschlech-
terung ihrer mechanischen Eigenschaften. Insbesondere verringern sich die Duktilitdt und die
Bruchzahigkeit [88]. Erste wissenschaftliche Untersuchungen dieses Phénomens wurden be-
reits zum Ende des 19. Jahrhunderts unternommen und zu Beginn des 20. Jahrhunderts weiter
vorangetrieben [89, 90]. In den 1960er Jahren geriet die Wasserstoffversprodung in den Fokus

zahlreicher wissenschaftlicher Studien der amerikanischen Raumfahrtbehérde NASA, da die
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Nutzung von Wasserstoff als Treibstoff fiir Raketentriebwerke die Beherrschung der Wasser-
stoffversprodung erforderte. In diesem Zusammenhang wurden erstmals umfassende Untersu-
chungen zur Anfilligkeit verschiedener Konstruktionswerkstoffe fiir Wasserstoffversprodung
unternommen und Grundlagenforschung zu den bei der Wasserstoffversprodung wirkenden
Mechanismen betrieben [91]. Die seit Beginn des 21. Jahrhunderts im Rahmen der Energie-
wende vorangetriebenen Bestrebungen zur Nutzung von Wasserstoff als Energietréger (siehe
Kapitel 1.1) verursachen erneut eine hohe Triebkraft zur Erforschung der Wasserstoffver-
sprodung [92]. Trotz der vergleichsweise langen Forschungshistorie sind die der Wasserstoff-
versprodung zu Grunde liegenden Mechanismen bislang nicht vollstdndig verstanden. Dies
ist insbesondere darauf zuriickzufiihren, dass eine Vielzahl verschiedener, durch Wasserstoff
hervorgerufener Schadigungsmechanismen und Schadensbilder existiert. Deren Auftreten und
Erscheinungsbilder hingen sowohl von den Eigenschaften des betroffenen Werkstoffs, als auch
u.a. vom Lastkollektiv, den Umgebungsbedingungen und den Charakteristika der Beladung
mit Wasserstoff ab [90, 93].

Die Wasserstoffversprodung lasst sich allgemein in die zwei Gruppen interne Wasserstoffver-
sprodung (engl. Internal Hydrogen Embrittlement, kurz: THE) und Wasserstoffumgebungs-
versprodung (engl. Hydrogen Environment Embrittlement, kurz: HEE) kategorisieren. Die
interne Wasserstoffversprodung bezieht sich auf atomaren Wasserstoff, welcher im Zuge der
Herstellung, Verarbeitung oder Exposition in wasserstoffhaltiger Umgebung im Werkstoff ge-
16st wird und sich bei einer spdteren mechanischen Beanspruchung negativ auf Duktilitat
und Bruchzihigkeit des Werkstoffs auswirkt [94]. Verarbeitungsschritte, bei denen es zu einer
Wasserstoffaufnahme kommen kann, sind solche, bei denen durch chemische Reaktionen ato-
marer Wasserstoff entsteht. Dazu gehoren beispielsweise Schweiften, Galvanisieren und Beizen
[95]. Die Wasserstoffumgebungsversprodung bezieht sich auf die Verschlechterung der me-
chanischen Eigenschaften durch atomaren Wasserstoff, welchen der Werkstoff wihrend einer
mechanischen Beanspruchung aus einer wasserstoffhaltigen Umgebung aufnimmt. Es handelt
sich dabei um eine Interaktion von Wasserstoffaufnahme und Verformung, welche haufig lo-
kalisiert in Bereichen mit hohen Spannungskonzentrationen, wie beispielsweise Rissspitzen
auftritt [94].

Die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Betrachtungen umfassen ausschliefslich die Was-
serstoffumgebungsversprodung. Daher wird, soweit nicht anders gekennzeichnet, im Verlauf
dieser Arbeit der allgemeine Begriff Wasserstoffversprodung als Synonym fiir die Wasser-
stoffumgebungsversprodung verwendet. Des Weiteren beschrénkt sich diese Arbeit auf den
Fall der Wasserstoffaufnahme aus einer gasformigen, reinen Wasserstoffatmosphére. Andere
Vorgénge, wie die Wasserstoffaufnahme aus wéassrigen Elektrolyten und damit verbundene
Phéanomene, wie zum Beispiel die Spannungsrisskorrosion, werden im Weiteren nicht néher
betrachtet.

Von der Wasserstoffversprodung betroffen sind nahezu alle typischerweise als Konstrukti-
onswerkstoffe genutzten Metalle [90]. Trotz sehr unterschiedlicher Schidigungsmechanismen

treffen nach BIRNBAUM [88] die folgenden Charakteristika der Wasserstoffversprodung auf die
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meisten metallischen Systeme zu:

e Die Versprodung zeigt sich durch eine signifikante Reduzierung der Bruchdehnung bei

nur geringer Anderung der FlieRgrenze
e Das Versagen tritt bei einer reduzierten Bruchspannung ein
e Das Ausmals der Versprodung steigt mit sinkender Dehnrate

e Durch eine konstante Belastung unterhalb der Fliegrenze kommt es zu einem zeitver-

zogerten Versagen

e Die kritische Wasserstoffkonzentration, bei der das Versagen eintritt, sinkt mit zuneh-

mender Spannungsintensitit an der Rissspitze

Eine grobe Unterteilung der betroffenen Metalle ldsst sich vornehmen in solche, in denen
es durch die Bildung von Hydriden zur Versprodung kommt und solche, in denen die Ver-
sprodung nicht auf Hydridbildung basiert. Zu ersteren gehéren beispielsweise die Elemente Al,
Mg, Ti und V, sowie deren Legierungen. In diesen Metallen sind Hydride entweder thermody-
namisch stabil, oder kénnen durch eine mechanische Spannung stabilisiert werden. Letzteres
ist insbesondere in Spannungsfeldern vor Rissspitzen der Fall. Das sprode Werkstoffversagen
resultiert bei diesen Metallen zumeist aus dem sproden Brechen der spannungsinduziert ge-
bildeten Hydride. Zu den Metallen, in denen eine Hydridbildung nicht als Ursache fiir die
Wasserstoffversprodung gilt, gehéren Fe, Cr, Mo und W, sowie deren Legierungen [93|. Aus-
tenitische Stahle sind somit dieser Gruppe zuzuordnen. Im Weiteren soll die Interaktion von
Wasserstoff mit austenitischen Stéhlen vertieft werden. Eine umfangreiche Aufarbeitung der
Wasserstoffversprodung in anderen Stahlgruppen ist in [94] und [96] zu finden.

Die durch Wasserstoff hervorgerufene Schiadigung austenitischer Stahle basiert auf atoma-
rem, im Kristallgitter gelost vorliegendem Wasserstoff. Zur Aufnahme von Wasserstoff aus
der Gasphase miissen zunéchst Adsorption und Dissoziation von molekular als Hy vorliegen-
dem Wasserstoff erfolgen. Die Kinetik der Dissoziation wird durch oberflichliche Oxidschich-
ten beeinflusst. Die an der Oberfliche von austenitischem Stahl vorliegende Passivschicht
verringert die Dissoziationsrate und behindert somit die Wasserstoffaufnahme [97]. Durch
eine Verletzung der Passivschicht im Zuge einer Verformung in Wasserstoffatmosphére wird
folglich die Losung von Wasserstoff im Kristallgitter des Metalls beschleunigt, sofern keine
Repassivierung erfolgt. Die Gleichgewichtsloslichkeit K eines Metalls, welches sich in einer Hs-
Gasphase befindet, lasst sich unter der Annahme betrachten, dass ein Gleichgewicht zwischen
dem geldsten atomaren Wasserstoff und dem molekularen Wasserstoff der Gasphase besteht.
Voraussetzung dafiir ist, dass die chemischen Potentiale y ausgeglichen sind (pn, = pm).

Geméf Gleichung 1.7, mit der Losungsenthalpie AH, der allgemeinen Gaskonstante R und
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Konstanten Ky, zeigt die Gleichgewichtsloslichkeit eine Abhéngigkeit von der Temperatur
T, nicht aber vom Druck. Die sich im Gleichgewicht einstellende Wasserstoftkonzentration cj,
wird nach Gleichung 1.8 von der Loslichkeit und Fugazitit f beeinflusst [97]. Letztere spiegelt
den effektiven Druck eines realen Gases wieder [98].

—AH

K =K,- exp(ﬁ) (1.7)

cp =K - f1/? (1.8)

Die Wasserstoffkonzentration ist also abhéngig von Temperatur und Druck. Unter der ver-
einfachenden Annahme eines idealen Gases (f—p) gilt das Sievert “sche Gesetz, welches den
Zusammenhang zwischen der Konzentration des geldsten Wasserstoffs und dem Druck iiber
den Proportionalitétsfaktor s (Sieverts-Konstante) ausdriickt (Gleichung 1.9) [97, 99].

c=s-p? (1.9)

Die tatséchliche Wasserstoffkonzentration kann von der Gleichgewichtskonzentration abwei-
chen, da Wasserstoff nicht nur interstitiell im Kristallgitter, sondern auch gebunden in soge-
nannten Traps vorliegen kann. Bei diesen Traps handelt es sich um Gitterbaufehler wie Ver-
setzungen, Korngrenzen und Ausscheidungen, welche den Wasserstoff unterschiedlich stark an
sich binden. Wasserstoffatome, welche in beweglichen Traps, wie beispielsweise Versetzungen
gebunden sind, konnen zur Wasserstoffversprodung beitragen [100]. Der Gehalt an in Traps
gebundenem Wasserstoff ist in austenitischen Stdhlen allerdings gering, verglichen mit der
Gleichgewichtskonzentration [97, 101].

Interstitiell geloster Wasserstoff zeigt Interaktionen mit elastischen Spannungsfeldern. In Zug-
spannungsfeldern erhoht sich die Gleichgewichtskonzentration, wodurch die Wirkung von
Wasserstoff auf Verformung und Rissbildung verstarkt wird [102]. Die Geschwindigkeit des
Wachstums wasserstoffinduzierter Risse wird von der Kinetik des Wasserstofftransports und
der Anreicherung von Wasserstoffatomen im Spannungsfeld vor einer Rissspitze kontrolliert.
Die Diffusionsgeschwindigkeit ist daher von essentieller Bedeutung [103|. Der Diffusionskoef-
fizient von Wasserstoff in austenitischem Stahl hat bei Raumtemperatur eine Gréflenordnung
von 1076 m?s1 [38]. Verschiedene Untersuchungen legen nahe, dass die Bewegung von Was-
serstoffatomen mit gleitenden Versetzungen einen zusétzlichen Beitrag zum Wasserstofftrans-
port wihrend einer Verformung leisten kann [104, 105]. Dieser Effekt ist jedoch als gering
zu betrachten und sein Eintreten stellt kein notwendiges Kriterium fiir die Bildung und das
Wachstum wasserstoffinduzierter Risse dar [104, 106]. Einen signifikanten Einfluss auf die
Geschwindigkeit des Wasserstofftransports hingegen hat das Kristallgitter. Im krz Kristall-
gitter ferritischer Stéhle liegt der Diffusionskoeffizient bei Raumtemperatur im Bereich von
10 m?s! und damit um einige GréRenordnungen hoher als im kfz Kristallgitter des Austenits
[38]. Aus diesem Grund kann verformungsinduzierter a-Martensit in austenitischen Stdhlen

den Transport und die Anreicherung von Wasserstoff erheblich beschleunigen [107, 108]. Die
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chemische Zusammensetzung hat bei gleichbleibender Kristallstruktur einen untergeordneten

Einfluss auf die Diffusionsgeschwindigkeit [38].

1.4.1. Mechanismen der Wasserstoffversprodung

Zur Erklarung der Mechanismen, die der Wasserstoffversprodung zu Grunde liegen, existieren
zahlreiche, unterschiedlich gut belegte Schiadigungstheorien. BARRERA et al. liefern in [109]
eine umfangreiche Beschreibung der in der Literatur diskutierten Theorien. Eine abschliefsen-
de Erklarung aller Aspekte der Wasserstoffversprodung existiert auf Grundlage der bislang
erforschten Mechanismen nicht. Es ist aktuell davon auszugehen, dass in den meisten Fallen
nicht ein einzelner der beschriebenen Mechanismen, sondern eine Kombination verschiedener
Mechanismen wirkt [109]. Im Folgenden werden einige der prominentesten Theorien zur
Erklarung der Mechanismen der Wasserstoffversprodung beschrieben, welche zu einem

grundlegenden Verstiandnis der Wasserstoffversprodung austenitischer Stahle beitragen.

Eine von zahlreichen experimentellen Untersuchungen und theoretischen Betrachtungen
unterstiitzte Schidigungstheorie ist die HELP-Theorie (von engl. Hydrogen-Enhanced
Localized Plasticity) [110-115]. Die HELP-Theorie beschreibt die Wasserstoffversprodung als
Resultat einer durch Wasserstoff herbeigefiihrten Lokalisation der Versetzungsbewegung und
Erhohung der Versetzungsmobilitét [110]. Versetzungen tragen die plastische Verformung von
Metallen durch Bewegung auf ihren Gleitsystemen und sind von elastischen Spannungsfeldern
umgeben. Die Wechselwirkung von Versetzungen untereinander und mit Gleithindernissen
wie Korngrenzen oder Ausscheidungen, erfolgt iiber jene elastische Spannungsfelder. Die
Uberlagerung der Spannungsfelder von Versetzungen fiihrt in den meisten Fillen zu einer
Behinderung der Beweglichkeit der Versetzungen, woraus eine Verfestigung des Werkstoffs
resultiert [116]. Eine genauere Beschreibung der Rolle von Versetzungen bei der Verformung
austenitischer Stahle ist in Kapitel 2.1 dieser Arbeit zu finden. Im Kristallgitter geloste Was-
serstoffatome konnen sich in den Spannungsfeldern von Versetzungen anlagern. Geméft der
HELP-Theorie bewirken sie dort einen Abschirmungseffekt auf die elastischen Interaktionen
von Versetzungen untereinander und von Versetzungen mit anderen Kristalldefekten. Das
Ergebnis ist eine Verringerung der zur Versetzungsbewegung erforderlichen Schubspannung,
sowie eine gesteigerte Beweglichkeit von Stufen-, Schrauben- und Partialversetzungen [110,
111].

Zwischen zwei parallelen Stufenversetzungen gleichen Vorzeichens, welche sich auf einem
Gleitsystem bewegen, herrschen abstofsende Wechselwirkungskrifte. Diese Wechselwir-
kungskréfte reduzieren sich in Anwesenheit von Wasserstoff durch den beschriebenen

Abschirmungseffekt [111]. In welchem Ausmaf der Abschirmungseffekt wirkt, hingt von
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der vorherrschenden Wasserstoffkonzentration ab [110]. Vor einem Gleithindernis auf-
gestaute Versetzungen verringern in Anwesenheit von Wasserstoff ihren Abstand [111].
Bei ausreichend hohen Wasserstoffkonzentrationen kann die Umkehrung der abstofsenden
Wechselwirkung zwischen den Versetzungen in eine anziehende Wechselwirkung erfolgen.
Aufgestaute Versetzungen konnen sich dann vereinigen und einen Riss initiieren [110, 117].
Verschiedene Untersuchungen belegen, dass die Versetzungsbewegung in Anwesenheit von
Wasserstoff stark lokalisiert in Gleitbandern erfolgt [118-120]. Fiir dieses Verhalten werden
unterschiedliche Vorgénge verantwortlich gemacht. Nach ROBERTSON et al. [121] haben
Schraubenversetzungen aufgrund der Natur ihrer elastischen Spannungsfelder eine schwéchere
anziehende Wirkung auf Wasserstoffatome als Stufenversetzungen. Bei letzteren wirkt daher
der Abschirmungseffekt stédrker, woraus eine tendenziell geringe, zur Versetzungsbewegung
erforderliche Spannung resultiert. Die Bewegung von Stufenversetzungen, welche vorwiegend
planar gleiten, wird daher gegeniiber der Bewegung von Schraubenversetzung, welche ihre
Gleitebene durch Quergleiten verlassen konnen, bevorzugt [121]. Ein anderer Erklarungs-
ansatz fiir das Auftreten lokalisierten Versetzungsgleitens beruht auf einer Senkung der
Stapelfehlerenergie durch Wasserstoff [122, 123]. Durch eine verringerte Stapelfehlerenergie
erhoht sich der Gleichgewichtsabstand zwischen Partialversetzungen, was eine verringerte
Neigung zum Quergleiten zur Folge hat [109].

Die durch die HELP-Theorie mit dem Abschirmungseffekt erkldrten Vorgénge stiitzen sich
auf die Anlagerung von Wasserstoffatomen in Spannungsfeldern von Versetzungen und die
Bewegung mit diesen. Dieses Verhalten zeigen auch andere interstitielle Elemente, wie C
und N, sodass von diesen Elementen ein dem Wasserstoff dhnlicher Einfluss auf das Verfor-
mungsverhalten zu erwarten sein kénnte [115]. Teilweise sind in N legierten austenitischen
Stahlen, insbesondere bei tiefen Temperaturen, vergleichbare Effekte zu beobachten, nicht
jedoch in C legierten austenitischen Stdhlen [124]. Nach GAVRILJUK et al. [115] dient der
Abschirmungseffekt daher nicht als ausreichende Erklarung fiir die bei der Wasserstoff-
versprodung zu beobachtenden Phinomene [115]. Stattdessen wird von GAVRILJUK et al.
der Einfluss von interstitiellen Elementen auf die elektronische Zustandsdichte als Ursache
herangezogen. Durch die Elemente H und N kommt es zu einer Erhohung der elektronischen
Zustandsdichte am Fermi-Niveau. Dies geht mit einer Steigerung der Zahl freier Elektronen
einher und verstiarkt den metallischen Charakter der interatomaren Bindungen. C hingegen
lokalisiert die Elektronen an Eisenatomen und reduziert die Zahl freier Elektronen. Dadurch
verstarkt sich der kovalente Charakter der Atombindungen [125]. Die Erhohung der Zahl
freier Elektronen fiihrt durch die Starkung des metallischen Bindungscharakters zu einer
Reduzierung des Schubmoduls. Da H und N Atome von ,, Wolken* freier Elektronen umgeben
sind, wird der Schubmodul im Bereich von Versetzungen, in deren Spannungsfeldern sich die
Atome anlagern, lokal reduziert [126, 127]. Damit l4sst sich ein lokal verringerter Widerstand
gegen Versetzungsgleiten begriinden, ebenso wie die Abnahme der fiir die Aktivierung von
Versetzungsquellen erforderlichen Spannung [125].

Unabhingig von dem Effekt, welcher der durch Wasserstoff herbeigefiihrten Anderung der
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Versetzungsbewegung zu Grunde liegt, besteht die Voraussetzung, dass sich die Wasser-
stoffatome an Versetzungen anlagern und diesen in ihrer Gleitbewegung folgen konnen.
Daraus ergibt sich eine Abhéngigkeit von Dehnrate, Spannung und Temperatur [110].
Bei hohen Temperaturen kommt es aus energetischen Griinden nicht zur Anlagerung der
Wasserstoffatome an Versetzungen. Bei tiefen Temperaturen ist die Mobilitdt der Wasser-
stoffatome nicht ausreichend, um der Versetzungsbewegung zu folgen. Dadurch lasst sich
erkldaren, dass die Wasserstoffversprodung austenitischer Stéhle ein temperaturabhiangiges
Maximum aufweist, welches bei etwa -50°C liegt [110, 128]. In austenitischen Stéhlen mit
metastabilem Gefiige kommen Effekte der mit sinkender Temperatur zunehmenden Neigung
zur verformungsinduzierten Bildung von a-Martensit hinzu. a-Martensit verstdrkt durch
seine hohe inharente Versprodungsanfalligkeit und seine hohe Diffusionsgeschwindigkeit fiir
Wasserstoff die Versprodungsneigung. Mit abnehmender Temperatur kommt es somit durch
eine Zunahme des Martensitgehalts zu einer Verstarkung der Verspréodungsneigung. Dies
erklart die in Abbildung B. 3 a) dargestellte, experimentell zu beobachtende, unterschiedlich
starke Ausprigung des Duktilitdtsminimums von Stéhlen mit unterschiedlicher Auste-
nitstabilitdt. Der Duktilitdtsanstieg unterhalb von -50°C erfolgt weitgehend unabhéngig
davon, ob es mit sinkender Temperatur zu einem weiteren Anstieg des Martensitgehalts
kommt durch die temperaturabhéngige Abnahme der Diffusionsgeschwindigkeit [129, 130].
Auch die Dehnratenabhéngigkeit der Wasserstoffversprodung hiangt mit der Mobilitdt der
Wasserstoffatome zusammen. Mit steigender Dehnrate und Spannung erhoht sich die Verset-
zungsgeschwindigkeit. Auch hier kommt es zu einem Aussetzen der Wasserstoffversprodung,
wenn die Versetzungsgeschwindigkeit die Mobilitat der Wasserstoffatome iibersteigt [110].
Die Wasserstoffversprodung ist daher bei geringen Dehnraten am stédrksten ausgepragt
(Abbildung B. 3 b)).

Ein geméafs HELP-Theorie durch Wasserstoft eingeleiteter Bruchvorgang stellt also einen lo-
kalisierten Prozess erleichterter Versetzungsbewegung dar und geht mit einer starken lokalen
plastischen Verformung einher. Eine Versprodung tritt demnach nur bei makroskopischer

Betrachtungsweise in Erscheinung [110].

Die HEDE-Hypothese (von engl. Hydrogen-Enhanced DEcohesion) beschreibt die Reduzie-
rung der Bindungsenergie zwischen Atomen durch die Gegenwart von Wasserstoff im Kristall-
gitter. Geméf der HEDE-Hypothese setzt die Wasserstoffversprodung in Spannungsfeldern
z.B. vor Rissspitzen ein, wo die lokale Zugspannung die durch Wasserstoff reduzierte Kraft
der atomaren Bindungen iibersteigt [109]. Die Tatsachen, dass sich Wasserstoffatome in Zug-
spannungsbereichen vor Rissspitzen anreichern und quantenmechanische Berechnungen eine
Reduktion der interatomaren Kohésion durch Wasserstoff belegen, unterstiitzen die HEDE-
Hypothese. Insbesondere ist die HEDE-Hypothese in Féllen denkbar, in denen die Gleitsys-
teme in dem betreffenden Bereich eine ungiinstige Orientierung fiir das Versetzungsgleiten

aufweisen [131]. Da bislang direkte experimentelle Nachweise einer durch Wasserstoff herbei-
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gefiihrten Reduzierung der atomaren Bindungsenergie fehlen, wird die HEDE-Hypothese in
der Literatur jedoch kontrovers diskutiert [21, 109]. Im Fall stabiler austenitischer Stéhle gilt
es nach GAVRILJUK et al. [115] als unwahrscheinlich, dass es durch das alleinige Wirken dieses
Mechanismus zur Versprodung kommt. Die Charakteristika von Bruchflachen lassen eher auf
eine starke Versetzungsaktivitit im Bereich von Rissspitzen schliefen, als auf eine Dekohésion
[115]. In der Literatur werden verschiedene Theorien zu dem Zusammenwirken von HELP und
HEDE diskutiert [132]. WANG et al. [133] vermuten dies beispielsweise durch ein Zusammen-
spiel der Korngrenzenseigerung von Wasserstoffatomen und dem Austreten von Gleitbdndern
an Korngrenzen. So werden Spannungsfelder, welche am Austrittspunkt von Gleitbéandern an
Korngrenzen entstehen als ausreichend hoch angesehen, um eine Dekohésion der Korngrenze
einzuleiten, sofern deren Atombindungen durch die Prasenz von Wasserstoff geschwécht sind.
Der HELP-Mechanismus tragt zu diesem Vorgang der interkristallinen Rissbildung bei, indem
er eine erhohte Gleitbanddichte verursacht [133].

Der von LYNCH et al. [134] vorgeschlagene AIDE-Mechanismus (von engl. Adsorption-
Induced Dislocation Emission) begriindet die Wasserstoffversprodung mit einer Beschleuni-
gung des Rissfortschritts durch die Emission von Versetzungen an der Rissspitze, welche durch
die Adsorption von Wasserstoff herbeigefiihrt wird [134, 135].

Im Fall von gewohnlichem, duktilem Risswachstum, erfolgt der Rissfortschritt hauptséchlich
durch das Austreten von, in der plastischen Zone vor dem Riss nukleierten, Versetzungen an
der Rissspitze. Jedoch tritt nur ein kleiner Teil der in der plastischen Zone vor dem Riss nuklei-
erten Versetzungen genau an der Rissspitze aus und tragt zum Rissfortschritt bei. Die meisten
Versetzungen verursachen lediglich eine Abstumpfung des Risses und tragen die plastische
Verformung vor der Rissspitze [131]. Geméf AIDE-Mechanismus fiihrt die Nukleation von
Versetzungen an der Rissspitze zu einem beschleunigten Rissfortschritt. Die Versetzungsnu-
kleation erfordert die gleichzeitige Bildung eines Versetzungskerns und einer Versetzungsstufe
an der Oberfliche, was mit der kooperativen Scherung von Atomen iiber mehrere Atomab-
stdnde verbunden ist. Dies wird, dhnlich wie im Fall von HEDE, durch eine Schwéichung der
interatomaren Bindungen begiinstigt. Die Schwichung der interatomaren Bindungen tritt
dabei an der Rissspitze lokalisiert durch die Adsorption von Wasserstoff ein. Die so gebil-
deten Versetzungen werden gewissermafien von der Rissspitze in den Werkstoff emittiert.
Da die Versetzungsemission auf geeignet orientierten Gleitebenen einen unmittelbaren Riss-
fortschritt herbeifiihrt, tragt ein grofser Teil der Versetzungsaktivitéit vor der Rissspitze zum
Rissfortschritt bei. Der Rissfortschritt durch die Vereinigung des Risses mit Mikroporen in
der plastischen Zone vor dem Riss geht dadurch mit einer insgesamt geringeren plastischen
Verformung einher [131]. Auch im Fall des AIDE-Mechanismus ist ein Zusammenwirken mit
den zuvor beschriebenen Mechanismen HELP und HEDE wahrscheinlich, indem gel6ste Was-
serstoffatome geméaft HELP-Theorie auf die durch AIDE entstandenen Versetzungen wirken
[109].
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1.4.2. Werkstofftechnische Einfluisse

Die inhdrente Anfilligkeit eines austenitischen Stahls fiir Wasserstoffversprodung ist abhén-
gig von verschiedenen werkstofftechnischen Einflussfaktoren. Dazu zdhlen unter anderem
die chemische Zusammensetzung, der Seigerungszustand, der Wéarmebehandlungszustand
und die Korngrofe [24, 136]. Insbesondere die chemische Zusammensetzung und die daraus
resultierenden physikalischen Eigenschaften iiben einen starken Einfluss aus. Vor dem
Hintergrund der zuvor beschriebenen Schiadigungstheorien ist von Bedeutung, welche Aus-
wirkungen Legierungselemente oder Kombinationen von Legierungselementen einerseits auf
das Verformungsverhalten und andererseits auf die Mobilitéit von gelostem Wasserstoff haben
[137]. Letztere zeigt in austenitischen St&hlen eine nur schwache direkte Abhéngigkeit von
der Legierungszusammensetzung [38]. Weitaus stérker beeinflusst die chemische Zusammen-
setzung den Wasserstofftransport indirekt iiber ihre Auswirkungen auf die Austenitstabilitat.
In metastabilen austenitischen Stéhlen fiithrt die Entstehung von verformungsinduziertem
a-Martensit zu einer starken Erhohung der Versprodungsanfilligkeit. Dies wird unter
anderem mit der im Vergleich zum Austenit hohen Diffusionsgeschwindigkeit von Wasserstoff
im a-Martensit begriindet. Verformungsmartensit begiinstigt durch die Beschleunigung der
Eindiffusion und Verteilung von Wasserstoff das Erreichen der zur Schiadigung kritischen
Konzentration {129, 138, 139|. Mit steigendem Martensitgehalt verstirkt sich dessen Effekt,
da zusammenhéngende Martensitnetzwerke entstehen und Diffusionspfade bilden [109].
Zudem kann an der Grenzflache zwischen Austenit und Martensit erleichtertes Risswachstum
erfolgen [128, 140]. Unabhéngig von Effekten der Wasserstoffdiffusion, erhoht auch die
hohe inhérente Anfélligkeit des a-Martensits filir wasserstoffinduzierte Dekohésion die
Versprodungsanfilligkeit metastabiler austenitischer Stihle [141].

Als Hauptlegierungselement in der Gruppe der austenitischen CrNi-Stéhle spielt das Legie-
rungselement Nickel eine prominente Rolle. Aus den Ergebnissen zahlreicher Untersuchungen
zur Wasserstoffversprodung von austenitischen CrNi-Stéhlen geht hervor, dass deren Ver-
sprodungsanfilligkeit eine starke Abhéngigkeit vom Ni-Gehalt zeigt [128, 129, 142, 143].
Mit steigendem Ni-Gehalt nimmt die Bestandigkeit gegen Wasserstoffversprodung zu. Dieser
Zusammenhang ist in Abbildung B.4 anhand von experimentellen Daten unterschiedlicher
Studien dargestellt. Er lasst sich mit der Erhohung der Austenitstabilitit mit steigendem
Ni-Gehalt erkldren. Diese geht mit einem steigenden Widerstand gegen die Bildung von
Verformungsmartensit einher [94]. Dementsprechend ist ein positiver Effekt durch alle
Legierungselemente zu erwarten, welche das Austenitgitter gegen eine verformungsinduzierte
Umwandlung in Martensit stabilisieren. Geméis des formelméfigen Zusammenhangs der M y3,-
Temperatur (Gleichung 1.1) sind das mindestens die Legierungselemente Cr, Ni, Mn, Mo,
Si, Cu, Nb, C und N [43, 137|. Der beschriebene Zusammenhang zwischen Austenitstabilitéit
und Wasserstoffversprodung ist jedoch nicht universell giiltig, denn auch stabile austenitische

Stéhle konnen eine Anfilligkeit fiir Wasserstoffversprodung zeigen [144, 145]. Als Ursache
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dafiir wird der Einfluss einzelner Legierungselemente auf das Verformungsverhalten vermutet
[94]. Der Ni-Gehalt beeinflusst das Verformungsverhalten durch seine Auswirkung auf die SFE
(siehe Kapitel 1.3). Ein steigender Ni-Gehalt erhoht die SFE und wirkt damit der geméfs der
HELP-Theorie abtréglichen Verformungslokalisation entgegen [94]|. Eine &hnliche Wirkung
hat das Legierungselement Mn. Mn kann die Besténdigkeit gegen Wasserstoffversprodung
durch eine Erhohung der Austenitstabilitit und eine Reduzierung der Konzentration freier
Elektronen erhdhen. Letzteres fiihrt zu einer verringerten Tendenz zur Verformungslokali-
sation [137, 146]. Der Einfluss der interstitiellen Legierungselemente C und N ist weniger
eindeutig. Einerseits haben beide Elemente eine starke austenitstabilisierende Wirkung und
fiihren dadurch eine Verbesserung der Bestdndigkeit gegen Wasserstoffversprodung herbei
[140, 147-149]. Andererseits kann auch eine Verstarkung der Versprodungsanfélligkeit durch
Legieren mit N und kombiniertes Legieren mit C+N auftreten [145, 150, 151]. N erhoht
in austenitischen Stéhlen die Konzentration freier Elektronen und begiinstigt lokalisierte
Verformung [152|. Auch die Kombination von C und N hat diesen Effekt [153]. Alleiniges
Legieren mit C hingegen reduziert die Konzentration freier Elektronen und wirkt dadurch
einer Verformungslokalisation entgegen [154]. Die Auswirkungen der Elemente C und N auf
das Verformungsverhalten werden in Kapitel 2.2 ausfiihrlicher behandelt.

Seigerungsbedingt kann die chemische Zusammensetzung im Stahl lokal von der globalen
chemischen Zusammensetzung abweichen. Als Konsequenz konnen einzelne Gefiigebereiche
eine hohere Anfilligkeit fiir Wasserstoffversprodung haben als andere. Besonders wenn
versprodungsanfillige Gefligebereiche an der Werkstoffoberfliche vorliegen, kann dies zu
einer Erhohung der Versprodungsanfilligkeit des gesamten Werkstoffs fiihren, verglichen mit
einem seigerungsfreien Zustand [23|. Ein weiterer lokaler Effekt, welcher die Versprodungs-
anfalligkeit austenitischer Stdhle erhohen kann, ist verformungsinduzierter a-Martensit,
welcher infolge einer mechanischen Bearbeitung an der Werkstoffoberfliche vorliegen kann.
Durch die Krafteinwirkung, beispielsweise wihrend eines Zerspanungsvorgangs, kann es
in oberflachennahen Bereichen zu Martensitbildung kommen [155, 156]. Wé&hrend einer
anschliefsenden Verformung in Wasserstoffatmosphére kann sich Wasserstoff, aufgrund seiner
hohen Diffusionsgeschwindigkeit im «a-Martensit, schnell in der Werkstoffoberfliche anrei-
chern und zur Rissbildung durch den martensitischen Bereich beitragen. In Spannungsfeldern
vor so entstandenen Rissen kommt es im Weiteren zu einer Akkumulation von Wasserstoff,
woraus weiteres beschleunigtes Risswachstum resultiert [24]. Zudem kann der bereits vorlie-
gende a-Martensit auch zur erleichterten Nukleation von weiterem verformungsinduziertem
a-Martensit dienen und somit die schnelle Eindiffusion von Wasserstoff weiter begiinstigen
[157, 158]. Wihrend der mechanischen Bearbeitung entstandener a-Martensit lédsst sich
durch ein nachgelagertes Losungsglithen entfernen. Die Reihenfolge dieser Schritte wiahrend
der Prozessierung des Werkstoffs hat demnach einen entscheidenden Einfluss auf dessen
Anfalligkeit fiir Wasserstoffversprodung [24]. Die Versprodungsanfilligkeit ist allgemein
im 16sungsgeglithten Zustand am geringsten. Dies ist auf die Abwesenheit von Martensit

und Ausscheidungen zuriickzufiihren. Eine Belegung der Korngrenzen mit Ausscheidungen
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geht meist mit einer starken Versprodung in Wasserstoffatmosphére einher. Die Schadigung
erfolgt dann entweder unmittelbar entlang der Korngrenzen oder in korngrenzennahen
Bereichen. Letzteres ist darauf zuriickzufiihren, dass die korngrenzennahen Bereiche an Le-
gierungselementen verarmt sind und somit eine stérkere Tendenz zu verformungsinduzierter
Martensitbildung haben [139, 148, 159, 160|. In Abhéngigkeit von der Erstarrungsreihenfolge
konnen im Gefiige austenitischer Stahle auch gewisse Mengen an d-Ferrit vorliegen. Aufgrund
der hohen Diffusionsgeschwindigkeit von Wasserstoff im krz Kristallgitter kann sich auch
0-Ferrit durch die Ermoglichung einer schnellen Eindiffusion von Wasserstoft negativ auswir-
ken. Zudem kann die Grenzflache zwischen Austenit und J-Ferrit als Pfad fiir eine erleichterte
Rissausbreitung dienen. Hohe Gehalte an d-Ferrit fithren somit zu einer erhdhten Anfilligkeit
fiir Wasserstoftfversprodung [144]. Jedoch lassen sich durch bis zu 10 Vol.-% o-Ferrit, welche
in kommerziell verwendeten austenitischen Stéhlen in der Regel nicht iiberschritten werden,

keine negativen Auswirkungen nachweisen [24, 161].

Ein weiterer Einflussfaktor auf die Anfalligkeit fiir Wasserstoffversprédung ist die Korngrofe.
Mit steigender Korngrofe ist eine zunehmende Versprodungsanfilligkeit zu beobachten [24,
162]. Nach ZAN et al. [163| konnte die Ursache dafiir der Einfluss der Korngrofe auf die Ent-
stehung von Verformungszwillingen sein . Mit steigender Korngrofie sinkt die zur Nukleation
von Verformungszwillingen benoétigte Spannung, so dass bereits bei geringeren Verformungen
eine hohere Zwillingsdichte entsteht. An den Schnittpunkten von priméren mit sekundé-
ren Verformungszwillingen und von Verformungszwillingen mit Korngrenzen entstehen hohe
Spannungskonzentrationen, an denen sich Wasserstoffatome anlagern und eine Schiadigung
geméfs HELP-Theorie verursachen [163]. Der Einfluss der Korngrofe auf die Austenitstabili-
tét, welcher geméft Formel der Myzp-Temperatur (Gleichung 1.1) existiert, konnte in diesem
Kontext nicht als Ursache nachgewiesen werden [24, 164|. Eine andere Hypothese stiitzt sich
auf den Einfluss der Korngrofse auf die Wasserstoffaufnahme. Grobkorniger Stahl entwickelt
im Zuge einer plastischen Verformung eine hohere Oberflichenrauheit als feinkérniger Stahl
[165]. Dies fiihrt bei groberem Korn zu einer stérkeren Schiadigung der Passivschicht, wo-
durch Hy-Molekiile an der Werkstoffoberflache leichter dissoziieren und in den Werkstoff ein-
diffundieren konnen [24]. Zum direkten Einfluss der Oberflichenrauheit existieren nur wenige
Untersuchungen. WEBER et al. [24] konnten den positiven Einfluss einer Oberflichenpolitur

nachweisen.

1.4.3. Werkstoffpriifung und Schadensanalyse

Die Untersuchung von Werkstoffen auf ihre Anfélligkeit fiir Wasserstoffversprodung kann mit-

hilfe von Zugversuchen in wasserstoffhaltiger Atmosphére und vergleichenden Zugversuchen
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in einer Referenzatmosphére wie Ar oder Luft erfolgen [166]. Aus den zuvor beschriebenen
Abhéngigkeiten der Wasserstoffversprodung von Temperatur und Dehnrate leiten sich Rand-
bedingungen fiir die Versuchsdurchfithrung ab. Die Temperatur muss in dem Intervall gewéhlt
werden, in dem Wasserstoffversprodung generell auftritt (Abbildung B. 3 a)). Ublich ist da-
her eine Priiftemperatur von -50°C oder, um den Versuchsaufbau zu vereinfachen, Raum-
temperatur. Die Dehnrate wird entsprechend Abbildung B. 3 b) ausreichend niedrig gewéhlt,
um das Eintreten der Wasserstoffversprodung zu ermoglichen. Die Versuche beziehungsweise
Versuchsbedingungen zielen dabei nicht notwendigerweise darauf ab, etwaige Betriebsbedin-
gungen zu reproduzieren, sondern dienen dazu, die generelle Versprodungsanfilligkeit von
Werkstoffen vergleichen und bewerten zu kénnen [167]. Um den Grad der Anfélligkeit eines
Werkstoffs fiir Wasserstoffversprodung zu quantifizieren, lassen sich im Zugversuch ermittelte
Duktilitdtsparameter wie die Bruchdehnung A und die Brucheinschniirung Z heranziehen.
Das Verhéiltnis der in Wasserstoffatmosphéire und Luft ermittelten Werte dieser Parameter
liefert eine relative Bruchdehnung A,.; (Gleichung 1.10) und eine relative Brucheinschniirung
Zye, (Gleichung 1.11). Diese Grofsen sind sensitive Indikatoren fiir die Versprodungsanfélligkeit
[166].

A

Ay = 2. 100% (1.10)
ALuft
A

Zra = =22 100 % (1.11)
ZLuft

Wiéhrend die mechanischen Eigenschaften quantitative Betrachtungen der Wasserstoffver-
sprodung ermoglichen, lassen sich durch die Begutachtung von Bruchflachen qualitative Aus-
sagen iiber die Wasserstoffversprodung eines Werkstoffs treffen. Die bei wasserstoffinduziertem
Versagen entstehenden Bruchflichen kénnen vielfaltige Erscheinungsbilder haben. Beziiglich
des Bruchverhaltens lasst sich grundsétzlich zwischen dem duktilen Wabenbruch, dem Grenz-
flachenbruch und dem Spaltbruch unterscheiden. Letzterer ist jedoch nicht typisch fiir die
Wasserstoffversprodung austenitischer Stahle. Das Auftreten mehrerer dieser Bruchformen
auf einer Bruchflaiche kann einerseits Riickschliisse auf den Ausgangspunkt der Schidigung
zulassen oder andererseits auf das Wirken konkurrierender Schidigungsmechanismen hindeu-
ten [94].

Der Wabenbruch kennzeichnet das gewohnliche, duktile Bruchverhalten austenitischer Stah-
le. Der Wabenbruch entsteht durch die Bildung und das Zusammenwachsen von Mikroporen,
ausgehend von der Probenmitte [168]. Typische Bruchflachen zeigen gleichméfig verteilte,
aquiaxiale Waben (Abbildung B.5 a)). Durch den Einfluss von Wasserstoff kann sich die
Grofe und die Form der Waben &ndern. Haufig kommt es zu einer starken Streckung der
Waben (Abbildung B.5 b) und c)) [94]. Die Entstehung dieser gestreckten Waben ist darauf
zurlickzufiihren, dass Mikroporen an den Schnittpunkten von Gleitbadndern nukleieren kon-
nen. Wenn die Verformung durch den Einfluss von Wasserstoff lokalisiert in Gleitbandern
erfolgt, bilden Kreuzungen unterschiedlicher Gleitbandscharen Schnittlinien, welche parallel

zueinander liegen. Daraus resultiert eine héufig vorzufindende parallele Anordnung gestreck-
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ter Waben [169]. Allgemein spricht eine zunehmende Abweichung von der &quiaxialen Form
der Waben fiir eine zunehmende Anfélligkeit fiir Wasserstoffversprodung [94].

Durch den Einfluss von Wasserstoff kann das Versagen auch entlang von Grenzflachen eintre-
ten. Typischerweise geht dies mit einer stirkeren Versprodung einher als Wabenbriiche [94].
Das Versagen kann entlang von Phasengrenzen, Korngrenzen und Rekristallisationszwillingen
eintreten. Versagen entlang von Phasengrenzen tritt bei metastabilen austenitischen Stéahlen
auf. Hier erfolgt das Risswachstum héaufig entlang der Grenzflichen zwischen Austenit und
Martensit, oder entlang von Verformungszwillingen [128]. Das Vorhandensein solcher Grenz-
flaichen bedeutet jedoch nicht notwendigerweise, dass die Schadigung entlang der Grenzfléchen
eintritt [144]. Interkristalline Briiche entlang von Korngrenzen treten in der Regel nur im Fal-
le einer Belegung der Korngrenzen mit Ausscheidungen auf [128]. Das Versagen entlang von
Rekristallisationszwillingen tritt durch das Zusammenwachsen von Mikrorissen auf, welche
sich an Schnittpunkten der Zwillingsgrenze mit Verformungsbéndern bilden [128, 170]. Somit
wird das Versagen entlang von Rekristallisationszwillingen durch Verformungslokalisation be-
giinstigt. Auf der Bruchflache deuten grofie facettenartige Bereiche auf das Versagen entlang
von Rekristallisationszwillingen hin (Abbildung B.5 d) und e)) [94].

Zuséatzlichen Aufschluss iiber eingetretene Schiadigungsmechanismen kann die Untersuchung
von wasserstoffinduzierten Oberflachenrissen liefern. Diese Risse liegen abseits der Bruch-
fliche vor und sind somit nicht unmittelbar fiir das Materialversagen verantwortlich. Diese
Art von Rissen ist charakteristisch fiir die Wasserstoffumgebungsversprodung austenitischer
Stéhle [143]. Im Gegensatz zur Bruchflichenanalyse erlaubt die Untersuchung von Oberfla-

chenrissen die Betrachtung von Rissverlaufen und Rissspitzen inklusive der Bereiche davor.

1.5. Forschungsbedarf und Aufgabenstellung

Wie einleitend beschrieben, wurde aus Griinden des Klimaschutzes der politische Beschluss
gefasst, Wasserstoff als Energietriager in Kraftfahrzeugen zu etablieren. Daraus leitet sich die
Motivation ab, bestehende Werkstoftkonzepte in Brennstoffzellenfahrzeugen hinsichtlich ihrer
Kosten- und Ressourceneffizienz zu optimieren, um die Wettbewerbsfahigkeit dieser Fahrzeuge
zu verbessern. Eine Substitution des im Bereich der Tanksysteme in Brennstoffzellenfahrzeu-
gen eingesetzten austenitischen Stahls AISI 316L bietet aufgrund von dessen hohem Gehalt
an kostenintensiven Legierungselementen Potential zur Einsparung von Ressourcen und Kos-
ten.

Bei der Auswahl und Entwicklung von Werkstoffalternativen spielt die Besténdigkeit gegen
Wasserstoffversprodung eine entscheidende Rolle. Niedriger legierte bzw. preisgiinstigere ge-
normte austenitische Stahle geniigen den hohen Anforderungen hinsichtlich der Bestandigkeit
gegen Wasserstoffversprodung meist nicht. Da aus der Literatur Einfliisse von Parametern

wie SFE und Phasenstabilitdt auf die Wasserstoffversprodung bekannt sind, werden diese
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in Forschungsbestrebungen zur Entwicklung neuer austenitischer Stéhle fiir Wasserstoffan-
wendungen haufig als Auslegungskriterien verwendet. Dabei erfolgt die Evaluation dieser
Parameter in der Regel auf Grundlage der globalen Legierungszusammensetzung. Die als
unvermeidbar anzusehenden Seigerungsstrukturen, welche in austenitischen Stdhlen auch im
warmebehandelten Gebrauchszustand vorliegen, werden mit sehr wenigen Ausnahmen in der
Literatur nicht beriicksichtigt. Da die Wasserstoffversprodung jedoch ein stark lokalisierter
Vorgang von Rissbildung und Risswachstum ist, sind Werkstoffeigenschaften, wie insbeson-
dere die Phasenstabilitdt, nicht nur auf globaler, sondern auch auf lokaler Betrachtungsebene
von grofser Wichtigkeit. In diesem Bereich existiert in der Literatur eine nennenswerte Wis-
sensliicke. Diese umfasst die Auswirkungen von Seigerungen in austenitischen CrNi-Stéhlen
auf die lokalen Werkstoffeigenschaften vor dem Hintergrund der Wasserstoffversprodung.

In dieser Arbeit soll ein Beitrag zur Schlieffung dieser Wissensliicke geleistet werden. Es soll
untersucht werden, inwiefern sich seigerungsbedingte, lokale Variationen der Materialeigen-
schaften auf das lokale Verformungsverhalten auswirken und dadurch die Entstehung und den
Verlauf wasserstoffinduzierter Risse beeinflussen. Aus den gewonnenen Erkenntnissen soll die
Bedeutung von Seigerungen fiir die Wasserstoffversprodung austenitischer Stidhle abgeleitet
werden. Dies erfordert die detaillierte Analyse von Seigerungen, Phasenstabilitdten, Verfor-
mungsmerkmalen und wasserstoffinduzierten Rissen auf mikrostruktureller Betrachtungsebe-
ne. Diese Aspekte werden anhand von industriell hergestellten austenitischen CrNi-Stéhlen
mit unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung und verschiedenen Stadien chemischer
Homogenitat untersucht, welche in Luft und Druckwasserstoffatmosphére mechanisch ge-
priift wurden. Weiterhin ist es Ziel dieser Arbeit, den Einfluss der globalen chemischen Zu-
sammensetzung auf das Seigerungsverhalten und das daraus resultierende globale und lokale
Verformungs- und Verfestigungsverhalten in Luft und Wasserstoffatmosphére zu charakte-
risieren. Ein besonderes Augenmerk soll dabei auf die Analyse des verformungsabhéngigen,
lokalen Einsetzens von Verformungsmechanismen, sowie deren Charakteristika gelegt werden.
Dies hat den Zweck, Randbedingungen fiir das gezielte Legierungsdesign austenitischer Stahle
mit reduziertem Legierungsgehalt fiir Wasserstoffanwendungen abzuleiten. Dies wird durch
die Untersuchung unterschiedlich legierter austenitischer CrNi-Stéhle, ausgehend vom Guss-
zustand, liber die Prozessierung, bis hin zur mechanischen Priifung in Wasserstoffatmosphére

umgesetzt.

Aufgrund ihres Potentials zur Kosteneinsparung stellen auch Ni-freie austenitische Stéhle ei-
ne attraktive Alternative zu dem Stahl AISI 316L dar. Durch die Substitution von Ni durch
Mn, C und N lassen sich Stdhle mit einem stabilen austenitischen Gefiige und herausragen-
den mechanischen Eigenschaften herstellen. Jedoch zeigen diese ebenfalls eine Anfélligkeit fiir
Wasserstoffversprodung. Dies wird in der Literatur meist auf die hohen Legierungsgehalte an
N bzw. C+N zuriickgefiihrt. Einerseits sorgen hohe C- und N-Gehalte zwar fiir eine sehr hohe
Austenitstabilitit, was als positiv fiir die Bestéandigkeit gegen Wasserstoffversprodung anzu-

sehen ist. Andererseits ist aber wahrscheinlich, dass das Legieren mit N, sowie kombiniertes
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Legieren mit C+N, wie in Kapitel 1.4 beschrieben, den HELP-Mechanismus der Wasserstoft-
versprodung begiinstigt.

Zur Wasserstoffversprodung der hoch interstitiell legierten CrMn-Stéhle existieren bislang
kaum experimentelle Untersuchungen. Uber die in diesen Stihlen auf Mikrostrukturebene
einsetzenden wasserstoffinduzierten Versagensmechanismen ist somit nur wenig bekannt. Im
Rahmen dieser Arbeit soll daher die Wasserstoffversprodung des C+N legierten CrMn-Stahls
CNO0.96 untersucht werden, um grundlegende Erkenntnisse iiber das wasserstoffinduzierte Ver-
sagensverhalten in diesem Legierungssystem zu gewinnen. Anhand von in Luft und in Druck-
wasserstoffatmosphére mechanisch gepriiften Proben des Stahls CN0.96 sollen dafiir zunéchst
Charakteristika wasserstoffinduzierter Risse, sowie deren Auftreten in Abhéngigkeit von mi-
krostrukturellen Gegebenheiten analysiert werden. Im Weiteren soll der direkte Einfluss von
N auf das Versprodungsverhalten dieses Stahls untersucht werden. Dazu wird eine N-freie
Modelllegierung des Stahls entwickelt, hergestellt und vergleichend zu dem Stahl CN0.96
werkstofftechnisch untersucht. Die werkstofftechnische Untersuchung schliefft eine Charak-
terisierung der Mikrostruktur, des Verformungsverhaltens, sowie der wasserstoffinduzierten
Schédigung ein. Aus den gewonnenen Erkenntnissen sollen grundlegende Schlussfolgerungen
fiir die Nutzbarkeit von hoch interstitiell legierten CrMn-Stéhlen in Wasserstoffanwendun-
gen gezogen werden. Zudem sollen Konsequenzen fiir die zukiinftige Entwicklung neuer hoch

interstitiell legierter CrMn-Stéhle fiir Wasserstoffanwendungen formuliert werden.
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Kapitel 2

Grundlagen

2.1. Plastische Verformung austenitischer Stahle

Metallische Werkstoffe weisen in der Regel kristalline Strukturen auf, welche sich durch ei-
ne periodische Anordnung der Atome auszeichnen. Jede Kristallstruktur lasst sich aufgrund
dieser Periodizitat auf eine Einheitszelle reduzieren, welche die Anordnung der Atome defi-
niert [171]. Der kristalline Aufbau wird durch unterschiedlich geartete Kristallbaufehler ge-
stort. Diese werden als nulldimensionale (Leerstellen und Zwischengitteratome), eindimen-
sionale (Versetzungen) und zweidimensionale (Korn- und Phasengrenzen) Kristallbaufehler
bezeichnet. Die den eindimensionalen Kristallbaufehlern angehérenden Versetzungen spielen
in metallischen Werkstoffen eine entscheidende Rolle, da die Erzeugung und Bewegung von
Versetzungen die plastische Verformung von Metallen ermdglicht [116].

Beziiglich der Verformung unterscheidet man generell zwischen der reversiblen, elastischen
Verformung und der irreversiblen, plastischen Verformung. Die elastische Verformung erfolgt
durch die Auslenkung der Atome aus ihrer Gleichgewichtslage. Dabei erfordert eine kleine
Auslenkung der Atome eine Kraft, welche proportional zur Auslenkung ist. Das daraus resul-
tierende linear-elastische Verhalten ldsst sich durch das HOOKE “sche Gesetz (Gleichung 2.1)
mathematisch beschreiben [168|. Eine einachsige Zugspannung o ruft eine von der Material-

konstanten E (Elastizitdtmodul) abhingige elastische Dehnung € hervor [172].

oc=¢-F (2.1)
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2.1.1. Mikrostrukturelle Mechanismen
Versetzungsbewegung

Bei Uberschreiten der Streckgrenze eines Werkstoffs setzt die plastische Verformung ein,
welche eine Umordnung der Atome zu Folge hat. Die plastische Verformung kann durch
Versetzungsbewegung, Zwillingsbildung und Phasenumwandlung erfolgen [172]. Versetzun-
gen stellen linienhafte Kristallbaufehler dar und werden durch ihren Burgers-Vektor b und
ihr Linienelement s definiert. Der Burgers-Vektor beschreibt die Richtung und den Betrag,
um den sich ein Kristallteil durch die Bewegung einer Versetzung verschiebt. Als Linienele-
ment wird der Einheitsvektor tangential zur Versetzungslinie bezeichnet [116]. Die beiden
Grenzfélle b_Ls und b|ls werden als Stufenversetzung bzw. Schraubenversetzung bezeichnet.
Versetzungen deren Burgers-Vektor weder parallel, noch orthogonal zum Linienelement liegt,
heiflen gemischte Versetzungen und weisen sowohl Stufen-, als auch Schraubenkomponen-
ten auf [39]. Die Bewegung von Versetzungen, auch Gleiten genannt, erfolgt auf bestimmten
Gleitsystemen, welche sich aus Ebenen und Richtungen zusammensetzen. Die Schubspan-
nung, die erforderlich ist, um Versetzungsgleiten in einem Gleitsystem zu initiieren, ist die
Peierls-Spannung 7, (Gleichung 2.2) [116, 173|.

=2 exp (_(12_—”)%) (2.2)

Diese sinkt mit einem steigenden Gleitebenenabstand d und einem sinkenden Burgers-Vektor
b. Im kfz Kristallgitter des Austenits ist d fiir {111}-Ebenen maximal und b mit a/2<110>
in den dichtest gepackten <110>-Richtungen minimal. Daher ist im kfz Kristall die Peierls-
Spannung in {111} <110>-Gleitsystemen am geringsten, wodurch die Versetzungsbewegung
vorwiegend in diesen Gleitsystemen erfolgt [116]. Aus der Anzahl von vier nicht parallelen
{111}-Ebenen mit jeweils drei unabhéngigen <110>-Gleitrichtungen ergeben sich insgesamt
12 voneinander unabhéngige Gleitsysteme im kfz Kristall [171].
Mit Hilfe des Schmid “schen Schubspannungsgesetzes (Gleichung 2.3) ldsst sich die aus einer
am Kristall anliegenden Zugspannung o resultierende Schubspannung 7 in einem Gleitsystem
berechnen [174].

T =0-cos(k) - cos(A) (2.3)

Durch k wird der Winkel zwischen Zugrichtung und Gleitebenennormalen und durch A der
Winkel zwischen Zugrichtung und Gleitrichtung beschrieben [116]. Je grofer der auch als
Schmid-Faktor bezeichnete Term m = cos(k) - cos(\) ausfillt, desto hoher ist die im Gleit-
system wirkende Schubspannung. In einem Polykristall beginnt die Versetzungsbewegung
demnach in dem Kristallit, der aufgrund seiner Orientierung das Gleitsystem mit dem héchs-

ten Schmid-Faktor enthélt. Um die Versetzungsbewegung in einem Gleitsystem in Gang zu
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bringen, ist die Uberschreitung der kritischen Schubspannung 7, erforderlich. In Metallen mit
kfz Kristallgitter liegt 79 immer iiber der mindestens fiir eine Versetzungsbewegung erforder-
lichen Peierls-Spannung 7, [116, 172]. Dies kann mit der Wechselwirkung von Versetzungen
untereinander und anderen Kristallbaufehlern erklart werden. Versetzungen verursachen ei-
ne Verzerrung des Kristallgitters. Daraus resultieren elastische Spannungsfelder, welche die
Versetzungsbewegung erschweren. Um eine Versetzung an anderen Versetzungen auf einem
parallelen Gleitsystem vorbeizufiihren, ist eine Passierspannung erforderlich, die mit sinken-
dem Abstand der Versetzungen steigt [116, 175]. Zusétzlich wird die Versetzungsbewegung
durch Schneidprozesse zwischen Versetzungen verschiedener, nicht paralleler Gleitsysteme er-
schwert. In der schneidenden und der geschnittenen Versetzung werden dabei Stufen erzeugt,
welche die Richtung und Dimension des Burgers-Vektors der jeweils anderen Versetzung auf-
weisen. Die Bildung dieser Stufen ist mit einem Anstieg der Versetzungsenergie verbunden,
welche somit fiir den Schneidprozess aufgewendet werden muss [116]. Durch das Aufeinan-
dertreffen von Versetzungen verschiedener Gleitsysteme kénnen auch unbewegliche Lomer-
Cottrell-Locks entstehen. Diese konnen von nachfolgenden Versetzungen nicht {iberwunden
werden, sodass weitere sekundéire Gleitsysteme aktiviert werden miissen, um eine fortschrei-
tende Verformung zu tragen. Dazu ist auch die Bildung neuer, beweglicher Versetzungen
erforderlich [116]. Als Versetzungsquellen kénnen Grenzflichen wie Korn- und Phasengren-
zen, sowie bestehende Versetzungen fungieren. Der Entstehung neuer Versetzungen an be-
stehenden Versetzungen innerhalb eines Kristallits liegt das Modell der Frank-Read-Quelle
zu Grunde [176]. Eine gleitfdhige Versetzung, die an den Punkten A und B (Abbildung B. 6)
durch unbewegliche Knoten mit anderen Versetzungen verankert ist, kann durch das Wirken
einer Schubspannung ausbauchen, bis sich die Versetzungsteile hinter der Quelle zu einem
Versetzungsring vereinigen. Die dabei entstandene, neue Versetzung A’B’ kann wiederum
ausbauchen und einen weiteren Versetzungsring erzeugen [172]. Der Anstieg der Versetzungs-
dichte, welcher mit der Entstehung neuer Versetzungen einher geht, verursacht eine zuneh-
mende gegenseitige Behinderung der Versetzungsbewegung. Daraus folgt eine Erhéhung der
erforderlichen Schubspannung im Verlauf einer plastischen Verformung, welche sich in Form
der Verformungsverfestigung, auch Kaltverfestigung genannt, manifestiert [177].

Versetzungshindernisse, wie Lomer-Cottrell Locks, konnen von Schraubenversetzungen tiber-
wunden werden, indem diese durch Quergleiten ihre Gleitebene wechseln. Da der Wechsel der
Gleitebene jedoch mit einer Verringerung des Schmid-Faktors verbunden ist, wird zur Erhal-
tung der Versetzungsbewegung einer hohere dufere Spannung erforderlich [116]. Die Fahigkeit
zur Quergleitung besitzen nur vollstdndige Schraubenversetzungen. Im kfz Gitter kommt es
jedoch unter einer Minimierung der Versetzungsenergie zur Aufspaltung von Versetzungen in
Shockley-Partialversetzungen. Die auf die Lange L normierte Energie U einer Versetzung ist
proportional zum Schubmodul und dem Quadrat des Burgers-Vektors (Gleichung 2.4). Die

Aufspaltung einer Versetzung in Partialversetzungen mit b* > b? + b3 fiihrt daher zu einer
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Reduzierung der Versetzungsenergie [116, 178].

% x Gb? (2.4)
Im kfz Kristallgitter spaltet sich eine Versetzung mit dem Burgers-Vektor b = $[110] in Parti-
alversetzungen mit by = ¢[211] und b, = £[121] auf. Zwischen den Partialversetzungen herrscht
eine abstoflende Wechselwirkung, sodass sie dazu bestrebt sind sich moglichst weit vonein-
ander zu entfernen. Im Bereich zwischen den Partialversetzungen liegt eine zweidimensionale
Storung der Kristallstruktur vor, welche als Stapelfehler bezeichnet wird. Im kfz Kristallgit-
ter haben Stapelfehler die Struktur eines hdp Kristalls. Die Energie dieses Stapelfehlers wirkt
einer Entfernung der Partialversetzungen voneinander entgegen [39]. Je hoher die Stapelfeh-
lerenergie (SFE) eines Metalls ist, desto geringer ist der Abstand der Partialversetzungen.
Schraubenversetzungen verlieren durch die Aufspaltung in Partialversetzungen ihren reinen
Schraubencharakter, weil ihr Burgers-Vektor und ihr Linienelement nicht mehr parallel zuein-
ander liegen. Damit sind sie an eine definierte Gleitebene gebunden. Quergleitung kann nur
erfolgen, wenn die Partialversetzungen zu einer vollstdndigen Versetzung rekombinieren. Dies
kann durch das Anliegen einer Schubspannung erfolgen, welche sich mit einer sinkenden SFE
erhoht [116]. Die hohe Aufspaltungsweite von Partialversetzungen in austenitischen Stihlen
mit niedriger SFE begiinstigt daher planares Versetzungsgleiten. Das bedeutet, dass die Ver-
setzungsbewegung vorwiegend in dem priméren Gleitsystem stattfindet und die Versetzungen

nur eine geringe Tendenz zeigen dieses zu verlassen [179, 180].

Zwillingsbildung

Neben dem Versetzungsgleiten kann eine plastische Verformung auch durch mechanische Zwil-
lingsbildung erfolgen. Die mechanische Zwillingsbildung beschreibt eine Scherung von Teilen
des Kristallgitters, welche in eine spiegelbildliche Anordnung versetzt werden (Abbildung
B.7) [177]. Die Orientierungsénderung entspricht dabei einer 180°-Rotation um die Normale
der Spiegelebene. Die Spiegelebene wird als Zwillingsebene bezeichnet. Im kfz Kristall fun-
gieren die {111}-Ebenen als Zwillingsebenen, die Scherung erfolgt in <112>-Richtung. Diese
Kombinationen von Ebenen und Richtungen werden auch als Zwillingssysteme bezeichnet.
Mit zunehmender Distanz eines Atoms zur Zwillingsebene steigt der Weg, den das Atom bei
der Zwillingsbildung zuriicklegen muss. Da dies mit einem Anstieg der erforderlichen Energie
verbunden ist, sind Zwillinge, mit Breiten im Bereich weniger Nanometer, meist sehr schmal
[116]. Es kann jedoch zur Anordnung mehrerer paralleler Zwillinge in Stapeln kommen, welche
Breiten im Mikrometerbereich erreichen [181, 182|. Im kfz Kristallgitter des Austenits zeigen
Zwillingsgrenzen in der Regel einen kohirenten 33-Charakter. An diesen ¥3-Zwillingsgrenzen
ist die ABC-ABC Stapelfolge des kfz Kristallgitters unterbrochen und zeigt eine CAB-C-BAC
Stapelfolge. Dies lasst sich auch als eine 60°-Rotation um die <111>-Kristallachse beschrei-
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ben [183].

Die mechanische Zwillingsbildung ldsst sich durch eine bestimmte Konstellation von
Versetzungsstrukturen beschreiben. Die gemeinsame Anordnung mehrerer §<112>-
Partialversetzungen auf aufeinanderfolgenden, parallelen {111}-Ebenen erzeugt einen Zwilling
[184]. Der Grenzfall von zwei Partialversetzungen auf benachbarten {111}-Ebenen stellt einen
zwei Atomlagen dicken Zwilling dar, welcher durch die Anlagerung weiterer Partialversetzun-
gen wéchst [116]. Die Zwillingsbildung erfolgt daher vorwiegend in Metallen mit ausgeprégter
Stapelfehlerbildung [184|. Die Schubspannung, welche zur Zwillingsbildung erforderlich ist,
iibersteigt die fiir die Versetzungsbewegung erforderliche kritische Schubspannung. Durch die
im Verlauf einer Verformung zunehmende Behinderung der Versetzungsbewegung kann diese
jedoch erreicht werden, sodass es zur Zwillingsbildung kommt [185].

Zwillingsgrenzen stellen Hindernisse fiir die Versetzungsbewegung dar. So tragen Zwillings-
grenzen, dhnlich wie Korngrenzen geméfs der Hall-Petch Beziehung, zur Verfestigung bei,
welche mit der Zwillingsdichte zunimmt [185]. Im Zuge einer Verformung setzt die Zwillings-
bildung zunéchst in dem Zwillingssystem ein, auf das die hochste Schubspannung wirkt. Die
wirkende Schubspannung resultiert zum einen geméaft dem Schmid “schen Schubspannungsge-
setz aus der Orientierung eines Kristallits relativ zur Belastungsrichtung und zum anderen aus
lokalen Spannungskonzentrationen im Gefiige [186]. Meist entstehen die Zwillinge zunéchst
in parallelen Zwillingssystemen und wachsen dann gleichzeitig durch ein Korn. Begrenzt wird
das Wachstum der Zwillinge dabei durch Korngrenzen. Im Zuge einer weiteren Verformung
werden zusétzliche Zwillingssysteme aktiviert, sodass Schnittpunkte von Zwillingen verschie-
dener Systeme entstehen. Infolge der dadurch steigenden Zwillingsdichte reduziert sich die

freie Wegldnge von Versetzungen, was eine starke Verfestigung mit sich bringt [182].

Verformungsinduzierte Phasenumwandlungen

Ein der Zwillingsbildung &dhnlicher Verformungsmechanismus ist die verformungsinduzierte
Phasenumwandlung. Dabei handelt es sich, wie bei der mechanischen Zwillingsbildung, um
eine diffusionslose Scherung des Kristallgitters, die in diesem Fall eine Phasenumwandlung
mit sich bringt. Bei der verformungsinduzierten Phasenumwandlung in metastabilen austeniti-
schen Stdhlen wird das kfz Kristallgitter des Austenits () in den thermodynamisch stabileren
krz a-Martensit oder hdp e-Martensit umgewandelt. Die Phasenumwandlung findet oberhalb
der Martensitstarttemperatur statt, indem die thermodynamische Triebkraft zur Phasenum-
wandlung um eine mechanische Triebkraft ergédnzt wird (vgl. Kapitel 1.3) [187]. Generell wird
dabei zwischen der spannungsunterstiitzten und der dehnungsinduzierten Martensitbildung
unterschieden. Im Falle der spannungsunterstiitzten Martensitbildung liefert eine mechanische
Spannung die entscheidende Triebkraft zur Phasenumwandlung, wiahrend die dehnungsindu-

zierte Martensitbildung auf Kristalldefekten beruht, welche durch eine plastische Verformung
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des Austenits entstehen [188, 189]. Die im Rahmen dieser Arbeit verwendete Bezeichnung ver-
formungsinduzierter Martensit (oder auch Verformungsmartensit) dient als Sammelbegriff fiir
den im Zuge einer plastischen Verformung spannungsunterstiitzt und dehnungsinduziert ent-
stehenden Martensit.

In der Literatur werden verschiedenste Theorien und Mechanismen zur Nukleation von Ver-
formungsmartensit in austenitischen Stéahlen beschrieben [158, 188-192]. Die meisten Autoren
benennen drei unterschiedliche Grundformen der verformungsinduzierten Martensitumwand-
lung [193]:

& vV — ¢
&Y= = Q
oV~

Das Einsetzen dieser sogenannten Umwandlungssequenzen hingt mafigeblich von der SFE
und der thermodynamischen Stabilitat der Produktphase ab. Wie zuvor beschrieben,
erzeugen Stapelfehler im kfz Kristallgitter des Austenits hdp Strukturen. Genauer gesagt
ist dies der Fall, wenn sich Partialversetzungen auf jeder zweiten {111}-Ebene des kfz
Kristallgitters anordnen. Dies kommt einer Scherung des kfz Kristallgitters in den {111}-
Ebenen, entlang der <112>-Richtungen gleich. Ein einzelner Stapelfehler bildet dabei einen
hdp e-Martensit Embryo, mit einer Dicke von zwei Atomebenen [65, 191]. Aus diesem
Zusammenhang leitet sich die in Kapitel 1.3 beschriebene, starke Abhéangigkeit der SFE
von der thermodynamischen Triebkraft fiir eine y7— e-Umwandlung ab. In austenitischen
Stiahlen mit einer hohen Triebkraft AG~y—¢ und analog dazu niedrigen SFE, verursachen
die wihrend eines Verformungsprozesses entstehenden Versetzungen durch ihre Aufspaltung
die Bildung von e-Martensit. Nach OLSON und COHEN [65] ist dabei die Scherung des
Kristallgitters durch das gleichzeitige Aufspalten einer Gruppe von Versetzungen, welche
sich jeweils zwei {111}-Ebenen von einander entfernt befinden, energetisch giinstiger, als das
Aufspalten einzelner Versetzungen. e-Martensit entsteht so in Form von Béndern entlang
der {111}-Ebenen des kfz Kristallgitters. SPENCER et al. [194] beziffern die Breite dieser
e-Béander in austenitischen CrNi-Stahlen auf etwa 100 nm.

In hochmanganhaltigen Stdhlen mit niedriger SFE trigt die Entstehung hoher Gehalte an
e-Martensit zu einer starken Verfestigung bei [195, 196]. Ahnlich wie Verformungszwillinge
stellt auch e-Martensit ein wirksames Hindernis fiir die Versetzungsbewegung dar [197].

In austenitischen CrNi-Stdhlen hingegen fungiert e-Martensit als Zwischenprodukt bei
der Entstehung des thermodynamisch stabileren a-Martensits, beschrieben durch die
Umwandlungssequenz v— ¢ — «. a-Martensit nukleiert bevorzugt an Schnittpunkten von
e-Béandern unterschiedlicher {111} /<112>-Systeme oder an Schnittpunkten von e-Béndern

mit Verformungszwillingen oder aktiven Gleitsystemen. Von dort aus breitet sich der
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a-Martensit entlang der e-Béander aus [194, 198|. Die Entstehung von e-Martensit und
dessen Umwandlung in a-Martensit wihrend eines Verformungsvorgangs ist als dynamischer
Prozess zu verstehen. An entstandenem e-Martensit kommt es rasch zur Nukleation und zum
Wachstum von a-Martensit. Gleichzeitig entsteht an anderer Stelle weiterer e-Martensit,
welcher neue Nukleationsstellen fiir a-Martensit bereitstellt und nachfolgend umwandelt.
Als Konsequenz sind wihrend des gesamten Verformungsprozesses nur geringe Gehalte an
e-Martensit prasent, wiahrend der Gehalt an a-Martensit mit zunehmender Verformung
ansteigt [192, 199].

Eine direkte Umwandlung des Austenits in «a-Martensit kann sowohl an Stelle der
v— ¢ — a-Umwandlungssequenz erfolgen, als auch parallel dazu einsetzen. Diese
~v— a-Umwandlungssequenz wird insbesondere in austenitischen Stdhlen mit hoher Stapel-
fehlerenergie beobachtet, in denen die Bildung von e-Martensit aufgrund seiner geringen
thermodynamischen Stabilitdt ungiinstig ist [192, 200]. Untersuchungen von HEDSTROM et
al. [201] zeigen, dass die Nukleation von a-Martensit Embryos an Versetzungsaufstauungen
erfolgen kann und das Zusammenwachsen solcher Embryos Martensit mit einer blockartigen
Morphologie erzeugt. GOODCHILD et al. [202] berichteten auferdem von einer Abhéngigkeit
der Umwandlungssequenz von der Kornorientierung relativ zur Lastrichtung. Sie wiesen
nach, dass es in Kornern, deren <001>-Richtungen ndherungsweise parallel zur Lastrichtung
orientiert sind, zur direkten v— a-Umwandlung kommt, wihrend die Umwandlung in
benachbarten, anders orientierten Kornern als v — ¢ — « erfolgt.

Die Entstehung von a-Martensit wihrend einer Verformung geht mit einer starken Ver-
festigung einher, welche auf unterschiedliche Faktoren zuriickzufiihren ist. Da das krz
Kristallgitter des a-Martensits eine hohere inhédrente Festigkeit hat, als das kfz Kristallgitter
des Austenits, nimmt mit zunehmendem Gehalt an a-Martensit die Gesamtfestigkeit des
Stahls zu. Zudem stellen die y/a-Grenzflachen Hindernisse fiir die Versetzungsbewegung dar
und tragen so zu einer Verfestigung bei [203]. Aus den unterschiedlichen Packungsdichten
der an der Phasenumwandlung beteiligten Kristallgitter, resultiert eine Volumenzunahme
von etwa 3% infolge der Umwandlung [204]. Um diese zu akkommodieren, entstehen
Versetzungen im Austenit in der Nahe der v/a-Grenzflichen. Auch diese Versetzungen

leisten einen Beitrag zur Verfestigung [192, 205].

2.2. Hoch interstitiell legierte nichtrostende austenitische
Stahle

Nichtrostende austenitische Stahle mit hohen Gehalten an Kohlenstoff und Stickstoff zeichnen

sich im Vergleich zu konventionellen austenitischen CrNi-Stdhlen durch erheblich bessere
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mechanische Eigenschaften und eine hohe Austenitstabilitit aus. Dies ist auf eine starke
Mischkristallverfestigung und Stabilisierung der austenitischen Phase durch Kohlenstoff und
Stickstoff zuriickzufiithren. Kohlenstoff und Stickstoff liegen in diesen Stdhlen in Gehalten
von bis zu etwa 1 Ma.-%, interstitiell gelost in den Oktaederliicken des kfz Mischkristalls vor.
Moglich ist dies durch die im Vergleich zu Eisen (0,248 nm) kleinen Atomdurchmesser von
Kohlenstoff (0,154 nm) und Stickstoff (0,148 nm) [31].

Eine Schwierigkeit bei der Auslegung und Herstellung von hoch mit Kohlenstoff und Stickstoff
legierten Stéhlen resultiert aus der geringen Stickstoffldslichkeit von Eisenschmelzen. Diese
betriagt im bindren System Fe-N bei 1600 °C nur ca. 0,045 Ma.-%, wohingegen die Kohlenstoff-
16slichkeit im System Fe-C bei gleicher Temperatur etwa 5,5 Ma.-% betrégt [206]. Zusétzlich
weist der o-Ferrit, welcher in beiden Systemen die primér aus der Schmelze erstarrende
Phase ist, eine geringere Kohlenstoff- und Stickstoffioslichkeit auf, als die Schmelze. Im Zuge
der Erstarrung kommt es dadurch zu einer Verringerung der Loslichkeiten, was im Fall von
Kohlenstoff dazu fiihrt, dass Graphit oder Karbide ausgeschieden werden. Stickstoff hingegen
rekombiniert zu molekularem N, und entweicht gasformig aus der erstarrenden Schmelze. Zur
schmelzmetallurgischen Herstellung von Stdhlen mit hohen Stickstoffgehalten ist es daher
erforderlich die Stickstoffloslichkeit von Schmelze und ¢-Ferrit zu erhdhen, beziehungsweise
die primére Erstarrung von é-Ferrit zu vermeiden [31, 207|. Die Erhéhung der Stickstofflos-
lichkeit kann iiber eine Steigerung des Stickstoffpartialdrucks erreicht werden. Jedoch erhcht
sich der technische Aufwand fiir eine Erschmelzung unter erhéhtem Druck enorm. Alternativ
konnen zur Steigerung der StickstofHoslichkeit Legierungselemente eingesetzt werden, welche
die Stickstoffaktivitiat senken und dadurch die StickstofHioslichkeit steigern. Diesen Effekt
haben die Elemente W, Mo, Mn, Cr, Nb, V und Ti, hier aufsteigend nach ihrer Wirksamkeit
sortiert. Von diesen Elementen sind jedoch jene, die eine hohe Affinitét zu Stickstoff aufweisen
und daher schwer aufzulosende Nitride bilden, nicht sinnvoll nutzbar. Dies betrifft Nb, V und
Ti. Als Hauptlegierungselemente in hoch interstitiell legierten austenitischen Stédhlen dienen
daher Cr und Mn, welche beide die Stickstoffloslichkeit erhohen. Durch ausreichend hohe
Cr-Gehalte wird eine Korrosionsbestandigkeit herbeigefiihrt und Mn trégt zur Stabilisierung
der austenitischen Phase bei [207, 208].

Mit dem Ziel eine moglichst starke Mischkristallverfestigung und hohe Austenitstabilitdt zu
erreichen, wird angestrebt maximal hohe Kohlenstoff- und/oder Stickstoffgehalte interstitiell
im FeCrMn-Mischkristall in Losung zu bringen. Durch alleiniges Legieren mit Kohlenstoff 1asst
sich die Schwierigkeit der Losung von Stickstoff in der Stahlschmelze vermeiden. Dies wird bei-
spielsweise bei TWIP-Stéahlen (System FeMnCX) praktiziert. Zudem geht nach SPEIDEL und
UGGOWITZER [209] von Kohlenstoff eine deutlich stérkere Stabilisierung des Austenits aus, als
von Stickstoff. Jedoch resultiert das alleinige Legieren mit Kohlenstoff in Cr-legierten Giiten in
der Ausscheidung chromreicher Karbide des Typs My3Cg, woraus negative Konsequenzen fir
die Korrosionsbestandigkeit und die Zahigkeit folgen. In einem Stahl mit 18 Ma.-% Cr fiir die
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Korrosionsbestandigkeit und 18 Ma.-% Mn zur Stabilisierung des Austenits ldsst sich durch
Legieren mit Kohlenstoff kein homogen austenitisches Gefiige einstellen [208, 210]. Durch das
ergdnzende Zulegieren von Stickstoff lasst sich in diesem System jedoch ein homogenes Aus-
tenitgebiet stabilisieren. Die Zugabe von 0,6 Ma.-% N ermoglicht es bei einer Temperatur von
1100°C etwa 1,1 Ma.-% C+N im Austenit zu 16sen. Die Stickstoffloslichkeit der Schmelze ist
in diesem Legierungsbereich ausreichend hoch, um eine Erschmelzung bei Atmosphérendruck
zu erlauben. Zudem erfolgt die Erstarrung bei Kohlenstoffgehalten >0,25 Ma.-% vollstandig
austenitisch, sodass kein Ausgasen von Stickstoff wiahrend der Erstarrung eintritt [208].

Aus technologischer Sicht erweist es sich generell als sinnvoll, die im homogenen Austenitge-
biet durchzufiihrende Losungsgliithbehandlung bei moglichst tiefen Temperaturen anzusetzen,
da sich mit steigender Temperatur die Gefahr der Grobkornbildung erh6ht und hohere Kosten
fiir den Betrieb der Warmebehandlungsaggregate anfallen [67]. Das homogene Austenitgebiet
wird in Richtung tiefer Temperaturen durch die Stabilitdtsbereiche von Karbiden und Nitriden
begrenzt. Im Bereich hoher Kohlenstoffgehalte werden My3Cg-Karbide ausgeschieden, im Be-
reich hoher Stickstoffgehalte MyN-Nitride [208]. Die Entstehung beider Ausscheidungstypen
ist unerwiinscht, da sie zum einen die Matrixgehalte von Chrom, Kohlenstoff und Stickstoff
reduzieren und zum anderen die Zahigkeit herabsetzen konnen. Je tiefer das Austenitgebiet
liegt, desto niedriger sind die Temperaturen, bei denen die Stabilitdtsbereiche der Ausschei-
dungen wihrend der Abkiihlung von Losungsgliihtemperatur durchlaufen werden. Infolge
der bei niedrigerer Temperatur reduzierten Ausscheidungskinetik sinkt dadurch die Gefahr
der Entstehung von Ausscheidungen, insbesondere in dickwandigen Bauteilen. Die minimale
Losungsgliihtemperatur wird durch das C/N-Verhiltnis beeinflusst. Uber ein optimales C/N-
Verhéltnis lasst sich daher die Gefahr der Ausscheidungsbildung minimieren [211]. Aufgrund
des hoheren Metall /Metalloid Verhéltnisses ist die Ausscheidung von My;Cg-Karbiden beson-
ders kritisch fiir die Chromverarmung der Matrix und die damit verbundene Herabsetzung
der Korrosionsbesténdigkeit. Auch hier erweist sich allerdings das kombinierte Legieren mit
Kohlenstoff und Stickstoff als vorteilhaft. Da My;Cg-Karbide keine Loslichkeit fiir Stickstoff
haben, verzogert sich deren Keimbildung durch die Anwesenheit von Stickstoff in der Matrix

[31].

2.2.1. Elektronenstruktur

Wie bereits im Kontext der Wasserstoffversprodung austenitischer Stéhle aufgegriffen (vgl.
Kapitel 1.4.1), beeinflussen interstitiell geloste Elemente die Anzahl der freien Elektronen.
Die Anzahl freier Elektronen wirkt sich auf den Charakter der interatomaren Bindungen im
Kristallgitter aus. Eine geringe Anzahl freier Elektronen férdert einen kovalenten Bindungs-
charakter, welcher zu einem eher sproden Materialverhalten fiihrt. Eine hohe Anzahl freier

Elektronen hingegen begiinstigt einen metallisch-duktilen Bindungscharakter und bewirkt
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eine hohere Zahigkeit und Nahordnung. Eine hohe Nahordnung wirkt der Bildung von Atom-
clustern entgegen und fiihrt zu einer gleichméfigen Verteilung der Legierungselemente [31,
207|. Dies bezieht sich auf die Verteilung der Legierungselemente auf atomarer Grofenskala
und ist weitgehend unabhéngig von den in Kapitel 1.3 beschriebenen Seigerungsphénomenen
[208].

Von GAVRILJUK et al. konnte durch ab initio-Simulationen und konduktive Elektronen-Spin-
Resonanz-Messungen (CESR) nachgewiesen werden, dass in den binéren Systemen Fe-C und
Fe-N im kfz Kristallgitter eine Erhéhung der Anzahl freier Elektronen von Stickstoff ausgeht,
withrend Kohlenstoff diese kaum beeinflusst [154, 212]. Ahnliche Beobachtungen wurden auch
in CrMn-legierten austenitischen Stahlen gemacht. Zudem konnte nachgewiesen werden, dass
kombiniertes Legieren mit C+N eine signifikant stdrkere Erhohung der Anzahl freier Elektro-
nen herbeifiihrt, als alleiniges Legieren mit Stickstoff. Gleiches gilt fiir die resultierende Nah-
ordnung [213]. Betrachtungen der Anzahl freier Elektronen in Legierungen mit verschiedenen
C-+N-Gehalten kamen zu dem Ergebnis, dass die Anzahl freier Elektronen fiir bestimmte
C/N Verhéltnisse und C+N Summen maximal wird. In dem Legierungssystem mit 18 Ma.-%
Cr und 18 Ma.-% Mn wird die hochste Anzahl freier Elektronen bei in Summe 0,96 Ma.-%
C+N und einem C/N-Verhéltnis von 0,56 beobachtet [207, 214]|. Unter den substituierten
Legierungselementen fithren Elemente, die im Periodensystem der Elemente (PSE) links von
Eisen liegen, zu einer Reduzierung der Anzahl freier Elektronen. Darunter befinden sich auch
die zur Erzeugung einer Korrosionsbesténdigkeit bzw. zur Steigerung der Stickstoffloslichkeit
eingesetzten Elemente Cr und Mn. Elemente wie Co, Ni und Cu, welche im PSE rechts neben
Eisen verortet sind und die Stickstoffloslichkeit senken, erh6hen die Anzahl freier Elektronen
[31]. Analog zur Steigerung oder Verringerung der Anzahl freier Elektronen verhélt sich der
Einfluss der substituierten Legierungselemente auf die Nahordnung. In Cr-legierten austeni-
tischen Stdhlen wird durch Zulegieren von Stickstoff die Nahordnung erhoht, wihrend das
Zulegieren von Kohlenstoff eine Clusterbildung férdert. Diese Cluster bestehen aus Ansamm-
lungen einiger hundert Cr- und C-Atome im Nanometerbereich. Durch die Erhéhung der Cr-
und C-Gehalte kommt es zum Anwachsen der Cluster und zur Bildung von Ausscheidun-
gen durch die lokale Uberschreitung der Loslichkeit. Als Konsequenz zeigen stickstofflegierte
Stdhle gegeniiber kohlenstofflegierten Stéhlen eine verzogerte Tendenz zur Ausscheidungs-
bildung. Die durch das Legieren mit N oder C+N herbeigefiihrte Nahordnung gilt als eine
Ursache dafiir, dass sich grofe Mengen Kohlenstoff ausscheidungsfrei zulegieren lassen [154,
207, 215].

2.2.2. Mechanische Eigenschaften

Das Legieren mit Kohlenstoff und Stickstoff erlaubt eine erhebliche Steigerung von Streck-
grenze und Zugfestigkeit, ohne dabei Zahigkeit und Duktilitéit signifikant zu reduzieren. Letz-
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teres ist auf den gestéarkten metallisch-duktilen Bindungscharakter, infolge der hohen Anzahl
freier Elektronen zuriickzufiihren. Die Festigkeitssteigerung kann priméar mit der von Koh-
lenstoff und Stickstoff ausgehenden Mischkristallverfestigung begriindet werden. Der Effekt
der Mischkristallverfestigung beruht auf einer Erhchung der fiir die Versetzungsbewegung
notwendigen Schubspannung durch im Kristallgitter gelost vorliegende Fremdatome, welche
eine Gitterverzerrung herbeifiihren [172]. Die Wirkung von Kohlenstoff und Stickstoff auf die
Mischkristallverfestigung wird als etwa zehnmal so stark beschrieben, wie die Wirkung sub-
stituierter Legierungselemente [216]. Die Wirkung von Stickstoff ist dabei geringfiigig stéarker
als die Wirkung von Kohlenstoff, was auf eine stirkere Gitterverzerrung durch Stickstoff zu-
riickgefiihrt wird [31, 217].

Das starke Verfestigungsvermogen resultiert neben der Mischkristallverfestigung aus einer
Kombination von planarem Versetzungsgleiten und Zwillingsbildung wahrend der Verfor-
mung. Planares Versetzungsgleiten wird iiblicherweise mit einer niedrigen SFE in Verbindung
gebracht, da das Quergleiten aufgespaltener Versetzungen erschwert ist und diese somit an
ihre Gleitebenen gebunden sind. Jedoch zeigen verschiedene C+N legierte austenitische Stah-
le unabhéngig von ihrer SFE eine starke Neigung zu planarem Versetzungsgleiten. GEROLD
und KARNTHALER [152] konnten dies auf die hohe Nahordnung in diesen Stéhlen zurtickfiih-
ren. Mit steigender Nahordnung nimmt die Tendenz zum planaren Versetzungsgleiten zu [31].
Die starke Verfestigung, welche aus dem planaren Versetzungsgleiten resultiert, wird auf die
Entstehung von Lomer-Cotrell Locks zuriickgefiihrt. Diese Entstehen an den Schnittpunkten
verschiedener Gleitsysteme und kénnen von nachfolgenden Versetzungen nicht iiberwunden
werden (vgl. Kapitel 2.1) [116, 218]. Bei hoheren Dehnungen leistet die Zwillingsbildung einen
signifikanten Beitrag zur Verfestigung. Infolge der zunehmenden Verfestigung, kann die zur
Versetzungsbewegung erforderliche Spannung lokal iiber der zur Aktivierung eines Zwillings-
systems erforderlichen Spannung liegen, woraus die Zwillingsbildung resultiert. Dabei ist eine
Abhéngigkeit von der SFE zu beobachten, da die kritische Spannung zur Zwillingsbildung
von der SFE abhingt. Je niedriger die SFE ist, desto eher kommt es im Zuge der Verformung
zur Zwillingsbildung [31, 219].

Im Bereich tiefer Temperaturen zeigen C-+N-legierte austenitische Stéhle, anders als C-legierte
austenitische Stahle, sowohl im Zugversuch, als auch im Kerbschlagbiegeversuch einen Spréd-
duktil-Ubergang [208]. Dieses Verhalten ist von stickstofHlegierten austenitischen Stihlen be-
kannt und geht mit einem spaltbruchdhnlichen Versagen entlang der {111}-Gleitebenen einher
[220, 221]. Zu beobachten sind eine starke Versetzungsaktivitdt in den {111}-Ebenen, sowie
eine hohe Versetzungsdichte in der Umgebung der Bruchfliche. Begriindet wird dieser so-
genannte Quasi-Spaltbruch mit einer Zunahme der Anzahl freier Elektronen mit sinkender
Temperatur, woraus eine gesteigerte Lokalisation und Mobilitat der Versetzungen resultiert.
Dadurch kommt es bereits bei geringen Dehnungen zur Akkumulation von Versetzungen in
den {111}-Ebenen, welche sich zu Mikrorissen vereinen und das makroskopisch betrachtet
sprode Versagen einleiten [125, 222|. Dieser Bruchvorgang weist bemerkenswerte Parallelen

zur Wasserstoffversprodung austenitischer Stéahle auf, sodass analog zur HELP-Theorie von
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einem Versagen durch "nitrogen-enhanced localized plasticity” gesprochen wird [223].

2.3. Methoden zur Analyse des lokalen

Verformungsverhaltens

Das Erstarrungs- und Seigerungsverhalten austenitischer Stdhle verursacht eine inhomogene
Verteilung der Legierungselemente in der Mikrostruktur dieser Stahle. Aus dem Einfluss der
Legierungselemente auf Materialeigenschaften wie Austenitstabilitdt und SFE, resultiert folg-
lich eine Diskrepanz zwischen den lokalen Materialeigenschaften und den globalen Materialei-
genschaften. Die globalen Materialeigenschaften lassen sich auf Basis der globalen chemischen
Zusammensetzung, zum Beispiel mit den im Kapitel 1.3 beschriebenen Ansétzen, berechnen.
Analog dazu bedarf es fiir die Berechnung der lokalen Materialeigenschaften einer Kenntnis
der lokalen chemischen Zusammensetzung. Um dariiber hinaus eine Korrelation der lokalen
Materialeigenschaften mit dem lokalen Verformungsverhalten zu erméglichen, sind Methoden
zur Analyse von Verformungsstrukturen erforderlich. In diesem Kapitel sollen daher Verfahren
zur ortsaufgelosten Analyse der chemischen Zusammensetzung und Mikrostruktur vorgestellt

werden.

2.3.1. Energiedispersive Rontgenspektrometrie

Die energiedispersive Rontgenspektrometrie (EDX) ist ein verbreitetes Verfahren zur ortsauf-
gelosten Messung der chemischen Zusammensetzung im Rasterelektronenmikroskop (REM).
Die Messmethode basiert auf der bei der Interaktion des Elektronenstrahls des REM mit
den Atomen des Probenmaterials entstehenden Rontgenstrahlung. Diese Rontgenstrahlung
entsteht einerseits durch die Abbremsung der in das Probenmaterial eintretenden Elektronen
(Bremsstrahlung) und andererseits durch den Elektroneniibergang von &ufseren auf innere
Elektronenschalen innerhalb der Elektronenhiillen der Atome des Probenmaterials (charak-
teristische Rontgenstrahlung). Wiahrend das Spektrum der Bremsstrahlung einen kontinu-
ierlichen Verlauf aufweist, welcher in seinem Erscheinungsbild weitgehend unabhéngig vom
Probenmaterial ist, zeigt die charakteristische Rontgenstrahlung elementspezifische Intensi-
tatsmaxima (Abbildung B. 8) [224].

Zur Entstehung von charakteristischer Rontgenstrahlung kann es kommen, wenn die ener-
giereichen Elektronen des einfallenden Elektronenstrahls Elektronen der Atome des Proben-
materials durch Stofireaktionen aus ihren Elektronenschalen herausschlagen. Voraussetzung

dafiir ist, dass die Energie der einfallenden Elektronen E, die kritische Ionisierungsenergie
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E., entsprechend der Bindungsenergie zwischen dem Atomkern und einem Elektron der K-,
L-, M- und/oder N-Schale, iibersteigt [225]. Das Herausschlagen eines Elektrons aus einer
dieser Elektronenschalen hat eine Leerstelle in dieser Elektronenschale zur Folge und versetzt
das Atom in einen instabilen Zustand. Die entstandene Leerstelle wird daher unmittelbar
durch den Ubergang eines Elektrons von einem héheren Energieniveau aufgefiillt. Bei diesem
Vorgang geht das Elektron von einem hoheren auf ein niedrigeres Energieniveau iiber. Die
zwischen den beteiligten Elektronenschalen herrschende Energiedifferenz wird dabei entwe-
der durch die Emission eines Elektrons von einer aufen liegenden Elektronenschale abgegeben
(Auger-Elektron) oder in Form von charakteristischer Rontgenstrahlung freigesetzt [224]. Die
Energie und die Wellenlénge dieser freigesetzten Rontgenstrahlung ist spezifisch fiir jedes
Element und die an dem Elektroneniibergang beteiligten Elektronenschalen. Durch die Mes-
sung der Energie (oder der Wellenldnge) der charakteristischen Rontgenstrahlung in einem
geeigneten Detektor kann somit auf die im Probenmaterial vorliegenden Elemente geschlossen
werden [225].

Anhand der charakteristischen Rontgenstrahlung lassen sich auch quantitative Aussagen iiber
die chemische Zusammensetzung des Probenmaterials treffen, da die fiir die charakteristische
Rontgenstrahlung eines Elements gemessene Intensitat proportional zur Konzentration die-
ses Elements im Probenmaterial ist. Die fiir ein Element gemessene Intensitdt wird jedoch
auch durch alle weiteren im Interaktionsvolumen vorliegenden Elemente beeinflusst. Dies ge-
schieht durch den Einfluss der Elemente auf die Elektronenstreuung und -abbremsung, welche
vorwiegend durch die Ordnungszahl Z kontrolliert wird, durch die Absorption von Rontgen-
strahlung und durch die Entstehung sekundéarer charakteristischer Rontgenstrahlung durch
Rontgenfluoreszenz. Eine Bereinigung dieser Einfliisse auf das Messergebnis wird im Rahmen
der sogenannten ZAF-Korrektur durch in der eingesetzten Messsoftware implementierte Algo-
rithmen vorgenommen [225|. Um die Mengenverhéltnisse der im Probenmaterial vorhandenen
Elemente zu berechnen, werden die korrigierten Intensititen der einzelnen Elemente zuein-
ander ins Verhéltnis gesetzt. Dabei werden Gewichtungsfaktoren (k-Faktoren) eingerechnet,
welche im Wesentlichen beriicksichtigen, dass Elemente bei gleicher Mengenkonzentration mit
einer unterschiedlich starken Emission von Rontgenstrahlung auf Elektronenbeschuss reagie-
ren. Die Gewichtungsfaktoren werden durch die Vermessung von Standards mit bekannter
chemischer Zusammensetzung ermittelt, bzw. aus Materialdatenbanken entnommen [226].
Eine auf diese Weise bestimmte chemische Zusammensetzung gilt fiir das Materialvolumen,
aus dem durch die Interaktion mit dem Elektronenstrahl charakteristische Rontgenstrah-
lung emittiert wurde. Dieses Materialvolumen ist erheblich grofier als das Volumen, aus dem
Sekundérelektronen und Riickstreuelektronen stammen, welche im REM iiblicherweise zur
Bildgebung genutzt werden (vgl. Abbildung B.9). Die Grofe des Interaktionsvolumens héngt
mafigeblich von der Energie der einfallenden Elektronen E;, sowie von Ordnungszahl Z, der
Atommasse A und der Dichte p des Probenmaterials ab. Mit sinkender Dichte und zuneh-
mendem E; steigt die Grofe des Interaktionsvolumens tendenziell an [225]. Die Léngenaus-

dehnung des Interaktionsvolumens orthogonal zur Probenoberfliche Rk ¢ ldsst sich mit der
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Gleichung von KANAYA und OKAYAMA [227] (Gleichung 2.5) bestimmen. Fiir reines Eisen und
Ey=20keV betriagt Rkx.o etwa 1,6 pm. Die maximale Tiefe aus der die charakteristische Ront-
genstrahlung eines Elements mit der kritischen Ionisierungsenergie E. stammt, ldsst sich mit
einer modifizierten Form der Gleichung von KANAYA und OKAYAMA berechnen (Gleichung
2.6) [225].

A .
Rio = 27, GZTB%E(W (2.5)

A 1,67 1,67
RK.0 mod = 27, 6ZT89p(EO - E.7") (2.6)

Mit den Gleichungen 2.5 und 2.6 berechnete Werte konnen auch als Naherungswerte fiir
die Durchmesser der signalgebenden Materialvolumina angesehen werden und liefern somit
einen Anhaltspunkt fiir das laterale Aufldsungsvermogen von EDX-Messungen [225].

Genauere Informationen iiber die Dimensionen des Interaktionsvolumens lassen sich durch
Monte-Carlo-Simulationen erlangen. Bei dieser Simulationsmethode werden die Bahnen,
die einfallende Elektronen im Probenmaterial zuriicklegen, durch die Simulation mehrerer
aufeinanderfolgender Streuprozesse berechnet. Die wichtigsten Parameter der Streuprozesse,
wie Streuwinkel, Energieverlust und freie Weglénge werden dabei fiir jedes einzelne Streu-
ereignis mit Zufallszahlen und Wahrscheinlichkeitsfunktionen bestimmt [224, 228|. Dies
umfasst sowohl die elastische, als auch die inelastische Streuung von Elektronen. Bei der
elastischen Streuung wird ein Elektron durch die Interaktion mit dem elektrischen Feld eines
Atomkerns ohne einen signifikanten Verlust kinetischer Energie von seiner Bahn abgelenkt.
Die inelastische Streuung erfolgt durch die Interaktion mit den elektrischen Feldern der
Elektronen des Probenmaterials und hat neben einer Anderung der Bewegungsrichtung auch
den Verlust kinetischer Energie zur Folge [224]. Fiir vorgegebene Parameter, wie Beschleu-
nigungsspannung des Elektronenstrahls und Zusammensetzung des Probenmaterials, ldsst
sich durch die Simulation der Bewegungsbahnen einer Vielzahl (10?-10°) von Elektronen
das Interaktionsvolumen des Elektronenstrahls in Probenvolumen abbilden. Zudem wird
bei der Simulation die durch inelastische Streuprozesse von Elektronen u.a. entstehende
Rontgenstrahlung berechnet, sodass die rdaumliche Verteilung der Rontgenemission im
Interaktionsvolumen ersichtlich wird [229]. Dadurch lésst sich zeigen, dass die Intensitdt der
entstehenden charakteristischen Rontgenstrahlung stark iiber die Tiefe und den Radius des
Interaktionsvolumens variiert. Die in Abbildung (Abbildung B.10) dargestellte Simulation
der im Interaktionsvolumen eines austenitischem CrNi-Stahls emittierten charakteristischen
Rontgenstrahlung zeigt, dass die Emission der Rontgenstrahlung in einer Tiefe von ca. 200 nm
ein Maximum aufweist. Anhand der radialen Verteilung ist ersichtlich, dass ein Grofsteil der
Rontgenstrahlung im Radius von ca. 100 nm um die Achse des einfallenden Elektronenstrahls
entsteht [230]. Aus diesem Grund wird bei der Messung von ein- und zweidimensiona-
len Elementverteilungen héufig der Abstand der einzelnen Messpunkte so gewahlt, dass

eine teilweise Uberlappung der Interaktionsvolumina benachbarter Messpunkte entsteht [231].
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Zur Messung von zweidimensionalen Elementverteilungen wird der Elektronenstrahl in Form
eines Rasters mit definierter Auflésung iiber die Probenoberfliche gelenkt. Dabei wird an je-
dem Punkt des Rasters ein Rontgenspektrum aufgenommen. Durch die Quantifizierung dieser
Rontgenspektren entsteht fiir jedes Element eine nxm Matrix mit der Elementkonzentration
an jedem Messpunkt. Mit diesen Elementverteilungsdaten kann die lokale chemische Zusam-
mensetzung anhand einer Farbskala als Elementverteilungsbild visualisiert werden. Dabei
entspricht jeder Pixel einem Messpunkt [231]. Diese Darstellungsart ist in der Regel in der
Messsoftware des verwendeten EDX-Systems implementiert. Weiterfithrende Betrachtungen
kénnen durch den Export und die Weiterverarbeitung der Elementverteilungsdaten in Soft-
wareumgebungen mit der Moglichkeit numerische Berechnungen durchzufiihren, erfolgen. So
kénnen beispielsweise mit Hilfe von MATLAB- oder Python-Skripten Materialeigenschaften
aus den Elementverteilungsdaten berechnet werden. Dabei wird aus den Matrixelementen a;;
der Elementverteilungsdaten aller quantifizierten Legierungselemente das Matrixelement a;
einer Eigenschaftsverteilungsmatrix berechnet. Dafiir kénnen beliebige Formeln zur Berech-
nung von beispielsweise Austenitstabilitdt oder SFE verwendet werden. Durch die Nutzung
einer Softwareumgebung, welche Schnittstellen zu einer thermodynamischen Berechnungs-
software bereitstellt (z.B. Thermo-Calc-Toolbox fiir MATLAB oder Python [232]), kénnen
auch thermodynamische Ansétze zur Berechnung von Materialeigenschaften verfolgt werden.
Eine berechnete Eigenschaftsverteilungsmatrix kann mithilfe einer Farbskala als Eigenschafts-
verteilungsbild visualisiert werden und zur Interpretation lokaler Gefiigeeigenschaften dienen
[233, 234].

2.3.2. Riickstreuelektronenbeugung - EBSD

Zur ortsaufgelosten Charakterisierung verformter Mikrostrukturen eignet sich eine Vielzahl
unterschiedlicher Verfahren, welche hinsichtlich Komplexitéat, Auflosungsvermégen, Arbeits-
geschwindigkeit und Aussagekraft eine erhebliche Spannweite abdecken. Als eines der ein-
fachsten und schnellsten Verfahren kann die Lichtmikroskopie, kombiniert mit geeigneten
Atztechniken, eingesetzt werden, um die Mikrostruktur in groRen Probenbereichen bei ver-
gleichsweise geringer Vergrofierung zu untersuchen. Im Gegensatz dazu stehen dufserst auf-
wéndige und langsame Verfahren, wie die Transmissionselektronenmikroskopie, welche die
Untersuchung kleinster Verformungsstrukturen mit atomarer Aufldsung erlauben [235]. Das
Verfahren der Riickstreuelektronenbeugung (EBSD) stellt einen guten Kompromiss aus Ar-
beitsgeschwindigkeit und Auflésungsvermoégen dar und ermoglicht die Identifikation von Pha-
sen und Kristallorientierungen im REM. Zudem sind in dem fiir EBSD notwendigen Messauf-
bau auch Messungen der lokalen chemischen Zusammensetzung mittels EDX mdglich. EBSD
wurde daher fiir die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen verformter

Mikrostrukturen ausgewahlt und soll im Folgenden beschrieben werden.
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Das Prinzip der EBSD-Messung im REM basiert auf der Auswertung von Beugungsmustern,
sogenannten Kikuchi-Pattern, die durch die Beugung von Riickstreuelektronen am Kristall-
gitter des Probenmaterials entstehen [236]. Wie zuvor beschrieben, kommt es im Interaktions-
volumen des Elektronenstrahls im Probenmaterial zu elastischen und inelastischen Streupro-
zessen, bei denen die einfallenden Elektronen ihre Bewegungsrichtung &ndern. Die Elektronen
breiten sich dadurch innerhalb des Interaktionsvolumens in alle Raumrichtungen aus. Ver-
einfachend betrachtet, erzeugt dieser Vorgang eine punktférmige Elektronenquelle innerhalb
des Probenmaterials. Von dieser Elektronenquelle aus treffen Elektronen unter dem Winkel
© auf jede Netzebenenschar mit dem Netzebenenabstand dyy, sodass die Bragg-Bedingung
(Gleichung 2.7) erfiillt ist und es zur Beugung der Elektronen am Kristallgitter kommt [237].
Dabei kommt zum Tragen, dass Elektronen geméft dem Welle-Teilchen-Dualismus sowohl die
Eigenschaften von Teilchen, als auch die Eigenschaften von Wellen mit der Wellenldnge A
haben [238].

nA = 2dpsin(O) (2.7)

Dabei ist © der Braggwinkel und n die Beugungsordnung [239].

Da aus allen Richtungen Elektronen unter dem Winkel © auf eine Netzebenenschar tref-
fen, erfolgt die Beugung rotationssymmetrisch um die Normale der beugenden Netzebenen.
Daraus folgt, dass sich die gebeugten Elektronen in Form der Oberfliche eines Kegels mit
dem Offnungswinkel 180°-20 ausbreiten. Es kann vereinfachend angenommen werden, dass
die Elektronenquelle zwischen Netzebenen liegt, sodass an den Netzebenen auf beiden Sei-
ten der Elektronenquelle ein solcher Beugungskegel entsteht. Da © in der Groéfsenordnung
von etwa 0,5° liegt, haben die Beugungskegel eine sehr flache Form. Wird ein fluoreszie-
render Detektorschirm so vor der Probe positioniert, dass er die Beugungskegel schneidet,
erscheinen die Beugungskegel daher als nahezu parallele Linien mit dem Winkelabstand 20
auf dem Detektorschirm. Die Probe wird dafiir in der Regel in einem Winkel von 60 - 70°
aus der Horizontalen in Richtung des Detektorschirms gekippt (Abbildung B. 11 a)). Die auf
dem Detektorschirm erscheinenden Linienpaare werden Kikuchi-Linien genannt. Der von den
Kikuchi-Linien eingeschlossene Bereich wird als Kikuchi-Band bezeichnet. Die Kombination
der Kikuchi-Bénder aller Netzebenenscharen bildet das Kikuchi-Pattern (Abbildung B. 11 b))
[237, 240]. Die Qualitat von Kikuchi-Pattern ist eng mit der Perfektion des Kristallgitters ver-
bunden. Jegliche Imperfektion des Kristallgitters (Versetzungen, elastische Dehnungen, etc.)
tragt zu einer Unschérfe des Kikuchi-Patterns bei. Je hoher die Defektdichte ist, desto un-
schérfer wird das Kikuchi-Pattern [239).

Das Kikuchi-Pattern kann als Projektion des Kristallgitters verstanden werden, in der je-
des Kikuchi-Band eine kristallografische Ebene und jeder Schnittpunkt von Kikuchi-Bandern
eine Zonenachse des Kristallgitters repriasentiert. Somit verkorpert das Kikuchi-Pattern, ne-
ben den Netzebenenabstédnden, auch die Winkelbeziehungen des Kristallgitters, welche zur
Identifikation einer untersuchten Phase genutzt werden kénnen. Anhand der Ausrichtung des

Kikuchi-Patterns lasst sich zudem auf die kristallografische Orientierung der Phase, relativ
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zum Probenkoordinatensystem, schlieffen [237, 241].

Wie zuvor beschrieben, entstehen Kikuchi-Pattern durch die Streuung und anschliefende Beu-
gung von Elektronen. Geméf der Bragg-Bedingung (Gleichung 2.7) korrespondiert die Wel-
lenldnge \ der gebeugten Elektronen mit einem Winkel ©, welcher wiederum die Absténde der
Kikuchi-Linien definiert. Scharfe Kikuchi-Pattern kénnen daher nur durch die Beugung von
Elektronen eines kleinen Wellenldngenbereichs und somit dhnlicher Energie entstehen. Tat-
sichlich wird die Bragg-Bedingung fiir die Abstdnde der zu beobachtenden Kikuchi-Linien
(20) nahezu exakt durch die Wellenldnge bzw. Energie der Elektronen des Elektronenstrahls
erfiillt. Daraus lasst sich schliefsen, dass ausschliefslich Elektronen, die mit einem geringen En-
ergieverlust am Kristallgitter gestreut wurden, zur Bildung des Kikuchi-Patterns beitragen.
Elektronen geringerer Energie tragen demnach nur zu einem Untergrundsignal bei [225].

Im Falle einer orthogonal zum Elektronenstrahl positionierten Probenoberfliche, ist der An-
teil der Riickstreuelektronen mit hoher Energie zu gering, um detektierbare Kikuchi-Pattern
zu erzeugen. Nach ENGLER und RANDLE [237] wird durch eine Kippung der Probe um 60 - 70°
jedoch die freie Weglénge der Elektronen im Probenmaterial reduziert, was zu einer erheblich
groferen Ausbeute an Riickstreuelektronen mit hoher Energie fithrt (Abbildung B.12) und
die Detektion von Kikuchi-Pattern erméglicht [237]. Die Kippung der Probe erfolgt dabei in
Richtung des EBSD-Detektors, welcher iiblicherweise aus einem teiltransparenten Phosphor-
schirm besteht und einige Zentimeter von der Probe entfernt positioniert wird [240].

Die Grofse des Materialvolumens, aus dem die fiir die Entstehung von Kikuchi-Pattern not-
wendigen energiereichen Elektronen stammen, bestimmt das Auflésungsvermogen des Mess-
verfahrens. Parameter, wie die Dichte des Probenmaterials und die Energie des einfallenden
Elektronenstrahls, beeinflussen hauptséchlich die Tiefenausdehnung dieses Materialvolumens.
Diese liegt bei Elementen mit mittlerer Ordnungszahl, wie Eisen und Ej von 15-20 keV meist
im Bereich weniger 10nm [225, 242]. Die laterale Auflésung hingegen hingt weniger von Pa-
rametern des Materials ab, sondern gleicht ndherungsweise der Grofse des Brennflecks des
Elektronenstrahls auf der Probenoberfliche. Dieser hat infolge der Kippung der Probe die
Form einer Ellipse. Deren Ausdehnung ist orthogonal zur Kippachse etwa dreimal so grofs wie
parallel zur Kippachse [237, 243]. Trotzdem lassen sich laterale Auflésungen besser als 0,1 pm
problemlos erreichen. Die Auflésung von EBSD-Messungen ist demnach erheblich héher, als

die Auflésung der zuvor beschriebenen EDX-Messungen.

Zur Aufnahme der Kikuchi-Pattern ist der Phosphor-Schirm des Detektors so diinn ausgelegt,
dass dieser teiltransparent ist und Kikuchi-Pattern auch auf dessen Riickseite erkennbar sind.
Dort werden sie von einer Kamera mit CCD- oder CMOS-Bildsensor erfasst und zur Ver-
arbeitung an eine Messsoftware weitergegeben. Moderne EBSD-Softwaresysteme fithren zur
Indizierung der Kikuchi-Pattern und zur Bestimmung von Orientierungen eine Reihe grund-
legender Schritte automatisiert durch. Als Indizierung wird das Zuweisen von kristallografi-

schen Ebenen und Richtungen zu einem Kikuchi-Pattern bezeichnet. Da Kikuchi-Pattern sich
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nur durch einen schwachen Kontrast vom Untergrundsignal abheben, wird zunéchst ein ge-
mitteltes Untergrundsignal durch Scannen eines grofen Probenbereichs aufgezeichnet. Dieses
wird nachfolgend von dem erfassten Kikuchi-Pattern subtrahiert, um eine Kontrastverbesse-
rung zu erreichen. Im néchsten Schritt miissen die Positionen der Kikuchi-Linien aus dem
Kikuchi-Pattern extrahiert werden [225]. Dazu wird eine Hough-Transformation des Kikuchi-
Patterns durchgefiihrt. Bei dieser Methode werden Linien in einem Originalbild in Punkte im
Hough-Raum iiberfiihrt. Die so in Punkte transformierten Kikuchi-Linien kénnen durch Bild-
analysealgorithmen besser erkannt werden [244]. Die nachfolgende Indizierung erfolgt durch
den Abgleich der am Kikuchi-Pattern gemessenen Winkel zwischen Netzebenen (Winkel zwi-
schen Kikuchi-Béndern) und Netzebenenabstinden (Breite von Kikuchi-Béandern) mit einer
Datenbank. Dafiir werden meist die 5 bis 10 Kikuchi-Bénder mit dem hochsten Kontrast
verwendet. Die Indizierung der Kikuchi-Bander von 3 bis 4 Netzebenenscharen ist ausrei-
chend, um die meisten kubischen und hexagonalen Kristalle sicher zu identifizieren [239]. Um
Falschindizierungen, z.B. im Fall von verformten Kristallgittern, zu vermeiden, wird durch
den Anwender in der Regel eine Vorauswahl der in die Indizierung einzubeziehenden Phasen
getroffen. Die kristallografische Orientierung der indizierten Phase wird durch eine Dreh-
matrix vom Koordinatensystem des Detektors in ein Probenkoordinatensystem iiberfiihrt.
Die kristallografischen Orientierungen werden dann relativ zu einem Koordinatensystem der

Probe angegeben [237].

EBSD-Messungen werden meist zur Untersuchung der zweidimensionalen Verteilung von Pha-
sen und Kristallorientierungen eingesetzt. Ahnlich wie im Fall der Messung zweidimensionaler
Elementverteilungen mittels EDX, wird dazu der Elektronenstrahl in Form eines Rasters iiber
die Probenoberfliche gelenkt und an jedem Punkt des Rasters ein Kikuchi-Pattern aufgezeich-
net und indiziert. Aufgrund der Kippung der Probe variiert dabei der Arbeitsabstand, sodass
die Fokuslage des Elektronenstrahls dynamisch angepasst werden muss [245].

Eine haufig verwendete Darstellungsform zweidimensionaler EBSD-Daten nutzt die Quali-
tét der aufgenommenen Kikuchi-Pattern, den sogenannten Bandkontrast (héufig auch Image
Quality). Dabei wird die Schérfe der Kikuchi-Pattern als Maf fiir deren Qualitéit in Graustu-
fen dargestellt. In den daraus generierten Bildern stehen dunkle Grauténe fiir Kikuchi-Pattern
geringer Qualitit, was gleichbedeutend mit einer hohen Defektdichte der Probe am entspre-
chenden Messpunkt ist. Der Bandkontrast stellt auf diese Weise Details der Mikrostruktur
dar, welche im Zusammenhang mit Kristalldefekten stehen und lasst dadurch beispielsweise
Korngrenzen erkennen (Abbildung B. 14) [225].

Kristallografische Orientierungen, relativ zum X-, Y-, Z-Koordinatensystem der Probe, kon-
nen durch Polfiguren oder inverse Polfiguren visualisiert werden. Das Probenkoordinatensys-
tem wird in der Regel so definiert, dass die X-Achse in Richtung einer Walz- oder Umformrich-
tung zeigt, die Y-Achse quer zu dieser Walz- oder Umformrichtung liegt und die Z-Achse die
Ebenennormale der Probenoberflache bildet (Abbildung B. 13). Eine inverse Polfigur (IPF)

stellt die Richtungen des Kristallgitters (Richtungsvektoren), die parallel zu einer bestimmten
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Achse des Probenkoordinatensystems sind, als Punkte in einem stereografischen Dreieck dar.
Fiir jede Achse des Probenkoordinatensystems lésst sich in einer IPF darstellen, wie das Kris-
tallgitter an den einzelnen Messpunkten orientiert ist (Abbildung B.15). Eine hohe Dichte
von Punkten in einem bestimmten Bereich einer IPF deutet somit auf das Vorliegen einer
Textur im untersuchten Gefiige hin [225]. Die IPF werden auch fiir die Erstellung zweidimen-
sionaler Verteilungsbilder der Kristallorientierungen genutzt. Dafiir wird das stereografische
Dreieck mit einer RGB-Farbkodierung versehen (Abb. B.16 a)). Anhand dieser Farbkodie-
rung wird die an jedem Messpunkt erfasste Kristallorientierung als farbiger Pixel dargestellt.
Auch hierbei werden die Kristallorientierungen fiir jede Achse des Probenkoordinatensystems
einzeln abgebildet (Abbildung B. 16 b, ¢ und d)) [237]. In einem IPF-X Bild lassen sich so die
Orientierungen von Kornern parallel zur X-Achse des Probenkoordinatensystems erkennen.
Rotfarbungen zeigen hier beispielsweise, dass die <001>-Richtung eines Korns parallel zur
X-Achse orientiert ist.

In EBSD-Softwareanwendungen werden die Kérner des untersuchten Gefiiges durch die Aus-
wertung von Orientierungsabweichungen zwischen benachbarten Pixeln automatisiert aus den
Orientierungsdaten rekonstruiert. Kérner werden als Bereiche identifiziert, in denen die Orien-
tierungsabweichungen einen bestimmten Schwellwert (z.B. 15°) nicht iiberschreiten. Anhand
der rekonstruierten Koérner konnen Gefiigeeigenschaften, wie die Grofle, Form und Verteilung
der Korner berechnet werden [245]. Im Kontext der Untersuchung des Verformungsverhaltens
austenitischer Stahle lassen sich die Orientierungsdaten der Kérner sowohl zur Prognose der
Verformung, als auch zur Charakterisierung verformter Mikrostrukturen verwenden. Die ma-
kroskopisch betrachtet, gleichméfige plastische Verformung eines polykristallinen Werkstoffs
resultiert auf Mikrostrukturebene in einer inhomogenen Verformung des Korngefiiges [246].
Ein Grund dafiir ist, dass eine von aufsen aufgepriagte Spannung nach dem Schmid “schen
Schubspannungsgesetz abhéngig von der Orientierung eines Korns relativ zur Lastrichtung
auf dessen Gleitsysteme wirkt (vgl. Kapitel 2.1). In den mittels EBSD bestimmten Kornori-
entierungen eines Gefiiges sind aufgrund der Kristallsymmetrie auch Informationen iiber die
Lage der Gleitsysteme des Kristallgitters enthalten. Damit lassen sich fiir beliebige Lastrich-
tungen die Schmid-Faktoren aller Korner berechnen. Anhand der Schmid-Faktoren kann auf
die in den Gleitsystemen wirkenden Schubspannungen geschlossen werden, woraus sich das
Einsetzen bestimmter Verformungsmechanismen in einzelnen Kérnern ableitet [247]. Um den
lokalen Grad plastischer Verformung in einem verformten Gefilige zu bestimmen, existieren
unterschiedliche Ansétze, die einerseits den Grad plastischer Verformung der Koérner unter-
einander vergleichen und andererseits die Lokalisation der Verformung innerhalb der Koérner
analysieren. Der sogenannte Grain Orientation Spread (GOS) gibt den mittleren Orientie-
rungsgradienten innerhalb eines Korns an und erlaubt quantitative Aussagen dariiber, wie
stark einzelne Korner verformt sind. Der GOS wird als Mittelwert der Orientierungsabwei-
chungen aller Punkte eines Korns von der mittleren Orientierung des Korns berechnet [248].
Ein verbreiteter Ansatz zur Untersuchung der Lokalisation der Verformung innerhalb von
Kornern ist die Kernel Average Misorientation (KAM). Die KAM ist die mittlere Orien-
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tierungsabweichung zwischen einem Pixel und dessen benachbarten Pixeln. Dabei kénnen
entweder die nichsten Nachbarn des Pixels oder auch die n-ten Nachbarn einbezogen werden.
Wird die KAM als Verteilungsbild dargestellt, 1asst sich erkennen, wie stark bestimmte Zonen
eines Korns, zum Beispiel korngrenzennahe Bereiche oder Bereiche um Rissspitzen, verformt
sind [239].

Weitere Verformungsstrukturen, welche in austenitischen Stdhlen auftreten, lassen sich an-
hand ihrer charakteristischen Eigenschaften mit Hilfe von EBSD untersuchen. Verformungs-
zwillinge zeigen spezielle Orientierungsbeziehungen zum umliegenden Korn und kénnen durch
diese identifiziert werden. Dies ermoglicht eine Quantifizierung der entstandenen Verfor-
mungszwillinge anhand der Lénge der Zwillingskorngrenzen. Zu beriicksichtigen ist jedoch,
dass Verformungszwillinge teilweise zu klein sind, um ihre Orientierungen sicher bestimmen
zu konnen. In diesen Féllen sind die Verformungszwillinge lediglich als feine, dunkle Linien
im Bandkontrast-Bild erkennbar [242, 249].

Der in metastabilen austenitischen Stidhlen entstehende e- oder a-Martensit ldsst sich leicht
anhand seines abweichenden Kristallgitters von dem austenitischen Wirtsgitter unterscheiden.
Die Unterscheidung von a-Martensit, Bainit und Ferrit, zum Beispiel in Dualphasenstahl oder
TRIP-Stahl, ist hingegen erheblich schwieriger. Die tetragonale Verzerrung des a-Martensits
reicht nicht aus, um dessen Kristallgitter vom Kristallgitter des Ferrits und des Bainits abzu-
grenzen, sodass alle drei Phasen als eine Phase erkannt werden. Jedoch ist, aufgrund der ho-
heren Defektdichte des a-Martensits, der mittlere Bandkontrast martensitischer Koérner gerin-
ger, weshalb der Bandkontrast als Unterscheidungskriterium genutzt werden kann [240]. Aus
einem martensitischen Geflige kann mithilfe von Orientierungsdaten aus EBSD-Messungen
die frithere austenitische Kornstruktur rekonstruiert werden. Dabei wird ausgenutzt, dass die
Umwandlung von Austenit in Martensit charakteristischen Orientierungsbeziehungen folgt
[250, 251].

Hinsichtlich der metallografischen Praparation von Proben fiir EBSD-Untersuchungen er-
geben sich besondere Anforderungen. Fiir konventionelle REM-Untersuchungen erfolgt die
Probenpréaparation gewohnlich durch Schleifen mit Abrasivpapier verschiedener Kérnungen
und nachfolgendes Polieren mit Diamant- oder Oxidpoliersuspensionen. Dabei kommt es zur
plastischen Verformung der oberflichennahen Bereiche der Probe, insbesondere im Fall von
weichen Probenmaterialien. Da das Verfahrensprinzip der EBSD-Messung sehr sensibel auf
Kristalldefekte reagiert und sich das signalgebende Materialvolumen nur wenige nm unterhalb
der Probenoberfliche erstreckt, beeintréchtigen derartige plastisch verformte Oberflachenzo-
nen durch eine erhéhte Versetzungsdichte die Messung [248, 252|. Zudem kénnen im Zuge der
plastischen Verformung Phasenumwandlungen eintreten, welche das Messergebnis verfilschen
[253]. Die Praparation von Proben fiir EBSD-Untersuchungen hat daher das Ziel verformungs-
freie oder moglichst verformungsarme Oberflichen einzustellen. Zu diesem Zweck haben sich
unterschiedliche Verfahren zum mechanischen, chemischen und physikalischen Abtragen ver-

formter Oberflichenzonen etabliert [254]. Fiir viele Untersuchungszwecke ist das Erzeugen
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verformungsarmer Probenoberflichen durch Vibrationspolieren ausreichend. Dabei werden
konventionell préparierte Proben meist fiir die Dauer von mehreren Stunden einer Feinst-
politur mit kolloidalen Suspensionen mit Partikelgrofsen in der Grofsenordnung von 0,05 pm
unterzogen. Ist eine noch héhere Probenqualitit gefordert, konnen verformungsfreie Proben-
oberflichen zum Beispiel durch elektrochemisches Abtragen der Probenoberfliche erzeugt
werden. Dieses Verfahren hat jedoch den Nachteil, dass Kanten z.B. von Rissen stark ver-
rundet werden und sich Oberflaichentopographien ausbilden kénnen, welche das Messergebnis

negativ beeinflussen [252].
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Kapitel 3

Experimentelle Methoden

3.1. Werkstoffe

Alle im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Werkstoffe sind der Gruppe der austenitischen
Stahle zuzuordnen. Betrachtet wurden einerseits industriell hergestellte Stahle und anderer-
seits im Labormafstab hergestellte Versuchslegierungen. In Tabelle A.1 ist eine Ubersicht

iiber die Nomenklatur und die jeweilige Herstellungsroute der Legierungen dargestellt.

3.1.1. Herstellung
Industriell hergestellte Stdhle

Die Stahle W11, W11-ESU, W12 und CN0.96 wurden im industriellen Mafsstab produziert.
Die Herstellung der austenitischen CrNi-Stdhle W11, W11-ESU und W12 erfolgte im Strang-
gussverfahren durch die Firma Deutsche Edelstahlwerke GmbH. Der Durchmesser des Strang-
gussmaterials betrug 265 mm. Das Material des Stahls W11-ESU wurde im Anschluss an den
Strangguss im Elektroschlacke-Umschmelzverfahren (ESU) zu einem ESU-Block mit einem
Durchmesser von 160 mm umgeschmolzen. In einem anschliefenden Warmwalzprozess wur-
den die Materialdurchmesser auf 30 mm (W11 und W12) bzw. 50 mm (W11-ESU) reduziert.
Der austenitische CrMn-Stahl CN0.96 wurde durch offenes Erschmelzen im Induktionsofen
hergestellt. Aus dem Gussmaterial wurden im Anschluss Elektroden mit einem Durchmes-
ser von 310 mm hergestellt, welche durch die Firma Energietechnik Essen GmbH im ESU-
Verfahren umgeschmolzen wurden. Der Durchmesser der ESU-Blécke betrug 415 mm. Durch

Schmieden wurde dieser im Anschluss auf 130 mm reduziert [207].
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Laborschmelzen

Die Herstellung der in Tabelle A. 1 aufgefiihrten Laborschmelzen erfolgte in einem Vakuumin-
duktionsofen der Firma Leybold-Heraeus GmbH in einer Argon-Schutzgasatmosphére. Die
Schmelzen wurden in zylindrisch geformten Kokillen mit einem Durchmesser von ca. 48 mm
und einem Fassungsvermdgen von ca. 3,5 kg abgegossen. Fiir die nachfolgende Warmumfor-
mung wurde die Giefshaut der Gussblocke entfernt. Zu diesem Zweck wurde der Durchmesser
der Gussblocke durch Drehen auf 42 mm reduziert. Die anschliefende Warmumformung wur-
de mit Hilfe einer Rundknetmaschine der Firma Heinrich Miiller Maschinenfabrik GmbH in
mehreren Schritten auf einen Durchmesser von 16 mm durchgefiihrt. Die Umformtemperatur
betrug dabei 1100 °C.

3.1.2. Warmebehandlung

Sowohl die im industriellen Mafistab, als auch die im Labor hergestellten Stdhle wurden nach
der Warmumformung einer Losungsgliihbehandlung unterzogen. Eine Ausnahme bildet hier
der Stahl C0.55, welcher zusétzlich bereits im Gusszustand, vor der Warmumformung, einer
achtstiindigen Diffusions- und Lésungsgliihbehandlung bei einer Temperatur von 1200 °C un-
terzogen wurde. Dies hatte den Zweck wiahrend der Erstarrung ausgeschiedene, grobe Karbide
aufzulosen. Die Warmebehandlungsparameter aller Stéhle sind in Tabelle A.2 aufgefiihrt.

Die Warmebehandlung des fiir die mechanische Werkstoffpriifung bestimmten Materials wur-
de im Falle der CrNi-Stéhle erst nach der Probenfertigung durchgefiihrt, um durch die mecha-
nische Bearbeitung moglicherweise entstandene Gefiigeveranderungen im oberflichennahen
Bereich des Materials auszuschliefen. Die Warmebehandlung der fertig bearbeiteten Zugpro-
ben erfolgte in einem industriellen Vakuumofen der Firma Schmetz GmbH bei einem Druck
von <10Pa. Die Abschreckung der Proben erfolgte durch Argon Gas mit einem Druck von
200kPa. Da im Falle der CrMn-Stéhle CN0.96 und C0.55 die Gefahr des Abdampfens von
Mn aus dem Probenmaterial wihrend einer Vakuumwarmebehandlung bestand, wurde hier
auf eine Warmebehandlung des fertigen Probenmaterials verzichtet. Stattdessen wurde die

Wairmebehandlung am Halbzeug vor der Probenherstellung durchgefiihrt.

3.1.3. Chemische Analyse

In dieser Arbeit wird zwischen der globalen und der lokalen chemischen Zusammensetzung ei-
nes Werkstoffs unterschieden. Die globale chemische Zusammensetzung beschreibt die mittlere

chemische Zusammensetzung des Werkstoffs, wihrend die lokale chemische Zusammensetzung
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eine auf Gefiligeebene ortsaufgelost gemessene Zusammensetzung beschreibt.

Die Analyse der globalen chemischen Zusammensetzungen der untersuchten Werkstoffe wurde
mit einem Funkenemissionsspektrometer (OES) des Typs QSG750 der Firma OBLF durch-
gefiihrt. An jedem Werkstoff wurden mindestens drei Einzelmessungen an unterschiedlichen
Messstellen durchgefiihrt und anschliefsend arithmetisch gemittelt. Die ermittelten Zusam-
mensetzungen sind in Tabelle A. 3 aufgefiihrt. Die Analyse der lokalen chemischen Zusam-

mensetzung erfolgte am REM mittels EDX. Das Vorgehen ist in Kapitel 3.3.3 beschrieben.

3.2. Probenpraparation

Fiir die metallografische Probenpraparation wurde das Probenmaterial zunéchst in elektrisch
leitfahiges Einbettmittel warm eingebettet und anschliefend mit SiC-Papier der Kérnungen
320, 500 und 1000 mesh geschliffen. Die darauffolgende Politur wurde in zwei Schritten han-
disch mit polykristalliner Diamantsuspension mit Partikelgréffen von 3 pm beziehungsweise
1 pm durchgefiihrt. Bei allen Préaparationsschritten wurde mit geringem Druck gearbeitet, um

moglichst wenig plastische Verformung in die Probenoberfliche einzubringen.

3.2.1. EBSD-Praparation

Alle fiir EBSD-Untersuchungen vorgesehenen Proben wurden zusétzlich entweder elektroly-
tisch poliert oder vibrationspoliert, um den fiir die EBSD Untersuchungen erhéhten Anforde-
rungen an die Oberflichenqualitéit zu gentiigen. Das elektrolytische Polieren wurde mit einem
vollautomatischem Gerét Lectropol-5 der Firma Struers GmbH unter Verwendung der in Ta-
belle A.4 aufgefilhrten Parameter durchgefiihrt. Zuvor wurden die Proben mechanisch aus
der Einbettmasse entfernt. Da es beim elektrolytischen Polieren zu einer starken Kantenab-
rundung kommen kann, ist diese Methode fiir die Préaparation von Proben zur Untersuchung
von Rissen und oberflichennahen Gefiigebereichen weniger geeignet. In diesen Féllen wurde
eine Vibrationspolitur mithilfe eines Vibrationspoliergeriats VibroMet 2 der Firma Buehler
durchgefiihrt. Dabei wurde kolloidale SiO,-Suspension mit einer Partikelgrofe von 0,02 pm

verwendet. Die Dauer der Vibrationspolitur betrug immer mindestens 12 Stunden.
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3.2.2. Atzverfahren

Zur Kontrastierung von Seigerungen im Gefiige der Stahle wurden Farbniederschlagsétzun-
gen mit dem Atzmittel nach LICHTENEGGER und BLOECH durchgefiihrt [84]. Die Atzungen
wurden an Léangsschliffen ausgewéhlter Legierungen im Zustand nach dem abschliefsenden
Losungsglithen durchgefiihrt. Die Proben wurden fiir die Atzung auf eine Oberflichengiite
von 1pm diamantpoliert. Die Atzung erfolgte bei Raumtemperatur, unmittelbar nach dem
Polieren der Proben. Die Atzdauer betrug je nach Werkstoff zwischen einigen Sekunden und
mehreren Minuten.

Um Karbidausscheidungen im Gefiige des Stahls C0.55 in lichtmikroskopischen Untersuchun-
gen sichtbar zu machen, wurde das Gefiige dieses Stahls in verschiedenen Zustédnden mittels
V2A-Beize angeiitzt. Auch fiir diese Atzungen wurde das Gefiige auf eine Oberflichengiite
von 1 pm diamantpoliert. Die Atzungen wurden im Anschluss daran bei Raumtemperatur mit

Atzdauern von ca. 10 Sekunden durchgefiihrt.

3.3. Mikrostrukturanalyse

3.3.1. Lichtmikroskopie

Die mittels Farbniederschlagsatzung kontrastierten Mikrostrukturen wurden lichtmikrosko-
pisch untersucht. Dazu wurde ein Lichtmikroskop des Typs Axio Imager der Firma Carl
Zeiss Jena, ausgestattet mit einem automatisch verfahrenden Probentisch des Typs TANGO
Desktop (Fa. Mérzhiiuser Wetzlar) verwendet. Es wurden Ubersichtsaufnahmen iiber den
gesamten Probenquerschnitt durch Zusammenfiigen mehrerer Einzelbilder erstellt. Letzteres
erfolgte mit Hilfe der Software IMS der Firma Imagic Imaging.

Fiir alle iibrigen lichtmikroskopischen Untersuchungen wurde ein Lichtmikroskop des Typs

BX60M der Firma Olympus eingesetzt.

3.3.2. Rasterelektronenmikroskopie

Samtliche rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen wurden an einem REM des Typs
Mira 3 der Firma TESCAN durchgefiihrt. Dabei kamen verschiedene Detektoren zur Bild-
aufnahme sowie zur Analyse lokaler chemischer Zusammensetzungen und kristallografischer

Eigenschaften zum Einsatz. Fiir alle Untersuchungen wurde eine Beschleunigungsspannung
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von 20kV verwendet. Parameter wie Arbeitsabstand und Strahldurchmesser wurden an die

jeweilige Analysemethode angepasst.

Gefiigeuntersuchungen

Zur Charakterisierung der Gefiige wurden REM-Aufnahmen sowohl mit dem Sekundér-
elektronendetektor (SE-Detektor), als auch mit dem Riickstreuelektronendetektor (BSE-
Detektor) bei verschiedenen Vergrofierungen erstellt. Der Arbeitsabstand betrug dabei stets
15 mm. Zur Gefiigecharakterisierung zahlte die Vermessung der Korngréfsen, welche an min-
destens drei BSE-Aufnahmen pro Legierung im Linienschnittverfahren durchgefiihrt wur-
de. Rekristallisationszwillinge wurden dabei nicht als Korngrenzen gewertet. Die im Lini-
enschnittverfahren ermittelte Korngrofe wurde nach ASTM E112-13 in die Korngréfsen-
Kennzahl Gagry umgerechnet [255].

Bruchflachenanalyse

Die Untersuchung der Bruchflaichen von in Luft und Wasserstoffatmosphére gepriiften Zug-
proben erfolgte am REM mit Hilfe des SE-Detektors, welcher sich gut fiir die Abbildung von
Topographien eignet. Aufnahme der Bilder erfolgte mit einem hohen Arbeitsabstand von ca.

45 mm, um moglichst groe Bildausschnitte fiir Ubersichtsaufnahmen zu erlangen.

3.3.3. Energiedispersive Rontgenspektrometrie (EDX)

Die Bestimmung von lokalen chemischen Zusammensetzungen erfolgte am REM durch En-
ergiedispersive Rontgenspektrometrie (EDX). Dazu wurde ein Detektor Xmax 50 der Firma
Oxford Instruments in Kombination mit der Software AZtec HKL eingesetzt. Aufgezeichnet
wurden, je nach Untersuchungsziel, Linienprofile oder 2D-Verteilungsdaten in verschiedenen
Dimensionen. Bei den Messungen wurden die Elemente Fe, Cr, Ni, Mn, Mo und Si beriick-
sichtigt. Bei reinen EDX-Messungen wurde mit Strahldurchmessern zwischen 30 und 50 nm
und einem Arbeitsabstand von 15 mm gearbeitet. Die EDX-Verteilungsdaten wurden jedoch
in den meisten Fillen zeitgleich mit EBSD-Verteilungsbildern aufgezeichnet, um eine direk-
te Korrelation zwischen lokaler chemischer Zusammensetzung und lokalen kristallografischen
Eigenschaften zu erlauben. In diesen Féllen wurden die Messungen mit einem fiir die EBSD-
Messungen optimalen Arbeitsabstand von 17 mm und einer um 70 ° gekippten Probe durch-

gefiihrt.
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Zur grafischen Darstellung der Ergebnisse der EDX-Messungen wurden die quantifizierten
Messdaten als ASCII-Datensétze aus der Software AZtec HKL exportiert und in der Soft-
ware MATLAB R2018a der Firma The MathWorks Inc. weiterverarbeitet. Hier wurden mit
Hilfe von Farbskalen 2D-Verteilungsbilder aus den 2D-Verteilungsdaten erstellt.

3.3.4. Riickstreuelektronenbeugung (EBSD)

Die Untersuchung lokaler kristallografischer Eigenschaften erfolgte am REM mit Hilfe der
Riickstreuelektronenbeugung in Form von 2D-Verteilungsaufnahmen. Dazu wurde ein EBSD
Detektor des Typs Nordlys Nano der Firma Oxford Instruments in Verbindung mit der Soft-
ware AZtec HKL eingesetzt. Bei den Messungen wurde ein um 70° gekippter Probenhalter
verwendet. Die Messungen wurden mit Strahldurchmessern zwischen 30 und 50 nm, bei einem
Arbeitsabstand von 17 mm und einer EBSD-Detektorposition von 206,5 mm durchgefiihrt. Die
im EBSD-Detektor verbaute CCD-Kamera wurde mit einem Binning von 2x2 oder 4x4 Pixeln
bei automatisch angepasster Belichtungszeit betrieben.

Unter der Annahme, dass in den untersuchten Gefiigen kfz Austenit, krz a-Martensit bzw.
Deltaferrit und hdp e-Martensit vorliegen kénnen, wurden die Phasen kfz-, krz- und hdp-
Eisen bei der Auswertung beriicksichtigt.

Darstellungen der Ergebnisse der EBSD-Untersuchungen in Form von 2D-Verteilungsbildern
des Bandkontrasts, der Kornorientierungen und der Phasen wurden in der Software AZtec
HKL erstellt. Fiir weitergehende Auswertungen, wie die Berechnung mittlerer Kornorientie-
rungen, die Darstellung von Kornorientierungen in inversen Polfiguren und die Analyse von
Zwillingsgrenzen wurde die Software HKL. Channel 5 der Firma Oxford Instruments verwen-
det.

3.3.5. Konfokale Laserrastermikroskopie

An ausgewihlten Werkstoffen wurde die Bildung eines Reliefs an der Probenoberfliche in-
folge der Verformung im Zugversuch untersucht. Dies erfolgte mit Hilfe eines konfokalen La-
serrastermikroskops (engl.: Confocal Laser Scanning Microscope, CLSM) vom Typ VK-X160
der Firma KEYENCE Deutschland GmbH. Die Untersuchungen wurden an Flachzugproben
durchgefiihrt, welche zunéchst auf eine Oberflichengiite von 1 pm diamantpoliert wurden und
im Anschluss daran im Zugversuch auf definierte plastische Dehnungen verformt wurden. Es
wurden Oberflachenbereiche in einer Gréfte von ca. 400 x 500 pm mit einer Auflésung 0,25 pm
in der Ebene und 0,1 pm in Hohenrichtung vermessen. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen
erscheinen nicht in Kapitel 4 Ergebnisse, sondern werden erst in Kapitel 5 Diskussion dieser

Arbeit aufgegriffen.
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3.4. Magnetinduktive Messungen

Zur Bestimmung des Gehaltes an Deltaferrit und verformungsinduziertem a-Martensit in
unverformtem und verformtem Probenmaterial wurden magnetinduktive Messungen durch-
gefithrt. Dazu wurde ein Ferritscope FMP30 der Firma Helmut Fischer GmbH verwendet,
welches diese Gefiigebestandteile anhand ihrer magnetischen Eigenschaften quantitativ er-
fasst. Im 16sungsgegliihten und unverformten Zustand erfasste Gehalte magnetischer Phase
wurden als Deltaferrit aufgefasst. Im verformten Zustand hinzugekommene Anteile magne-
tischer Phase wurden als verformungsinduzierter Martensit aufgefasst. Um den korrekten
Volumengehalt an verformungsinduziertem Martensit zu erhalten, wurden die Messwerte des
a-Martensits geméaft Untersuchungen von MULLER-BOLLENHAGEN mit einem Korrekturfaktor
von 1,58 multipliziert [256]. Sofern die Messungen an Rundzugproben durchgefiihrt wurden,
erfolgte zudem eine Verrechnung der Messwerte mit einem Korrekturfaktor geméfs Abbildung
B. 17, um Einfliisse der Oberflichenkriimmung zu korrigieren. Es wurden stets drei Messungen

pro Probe durchgefiihrt, deren Ergebnisse arithmetisch gemittelt wurden.

3.5. Mechanische Werkstoffpriifung

3.5.1. Zugversuche zur Einstellung definierter Verformungszustande

Zur Untersuchung des Probenmaterials in unterschiedlichen Verformungszustinden wurden
Flachzugproben ausgewahlter Legierungen im Zugversuch auf definierte plastische Dehnungen
verformt. Eingestellt wurden technische Dehnungen von 10 %, 20 %, 30 % und 40 %. Dazu
wurde eine Universalpriifmaschine der Firma ZwickRoell GmbH & Co. KG unter Verwendung
eines multiXtens Extensometers eingesetzt. Die Dehnrate betrug 5,5-10° s, Die Geometrie

der verwendeten Flachzugproben ist in Abbildung B. 18 dargestellt.

3.5.2. Vergleichende Zugversuche in Luft und H,-Atmosphare

Der Einfluss von Wasserstoff auf die mechanischen Eigenschaften der untersuchten Werk-
stoffe wurde anhand von vergleichenden Zugversuchen in Luft und in Wasserstoffatmosphére
ermittelt. Die Zugversuche in Luft wurden bei Raumtemperatur mit einer Universalpriifma-
schine der Firma ZwickRoell GmbH & Co. KG unter Verwendung eines multiXtens Extenso-
meters durchgefiihrt. Die Zugversuche in gasformiger Wasserstoffatmosphéire wurden durch

die Materialpriifungsanstalt Stuttgart durchgefiihrt. Die Versuche erfolgten innerhalb einer
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Druckkammer, welche mit einem Hs-Gasdruck von 10 MPa bei 20 °C beaufschlagt wurde. Die
Messung der Probendehnung erfolgte mithilfe eines Extensometers. Eine detaillierte Beschrei-
bung des Versuchsaufbaus ist in [257] zu finden. Die Dehnrate wurde mit 5,5-10° s bei allen
Zugversuchen einheitlich gewahlt.

Fiir die Zugversuche in Luft und in 10 MPa-Wasserstoffatmosphére wurden Rundzugpro-
ben mit einem Anfangsquerschnitt dy von 4 mm und einer Anfangsmesslange 1y von 20 mm
verwendet (Abbildung B.19). Vor Durchfiihrung der Zugversuche wurden die Oberflachen
aller Zugproben mithilfe von SiC-Schleifpapier der Kérnungen 1000 und 4000 geschliffen. Aus
den wéhrend der Zugversuche aufgezeichneten Daten wurden die 0,2 %-Dehngrenze Ry, die
Zugfestigkeit R,,, die Gleichmafidehnung A, und die Bruchdehnung Aj; ermittelt. Auferdem
erfolgte eine Auswertung der Brucheinschniirung durch Vermessung des Probenquerschnitts
an der Bruchfliche mithilfe eines Messschiebers.

Zusatzlich zur Auswertung der im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Zugversuche er-
folgten Nachuntersuchungen an Rundzugproben, welche bereits im Rahmen des durch das
BMWi geforderten Forschungsprojektes ,, Entwicklung eines wasserstoffversprodungsresisten-
ten austenitischen Stahles mit minimalem Legierungsgehalt (HYDEE)“ bei Raumtemperatur
in Luft und Wasserstoffatmosphére gepriift wurden. Wesentliche Abweichungen beziiglich der
Versuchsparameter im Vergleich zu den in dieser Arbeit durchgefiihrten Zugversuchen belau-
fen sich auf einen abweichenden Hy-Gasdruck von 40 MPa, eine abweichende Probengeometrie
mit dyp=5mm und 1y=25 mm sowie eine ungeschliffene Probenoberfliche. Die genaue Vorge-
hensweise bei der Durchfiihrung dieser Versuche sowie ein Grofsteil der Versuchsergebnisse
wurde in der Dissertation M. MARTIN [258] veroffentlicht und werden in der vorliegenden

Arbeit entsprechend zitiert.

3.5.3. Instrumentierte Eindringpriifung

Eine Charakterisierung der mikromechanischen Eigenschaften einzelner Gefiigebestandteile
erfolgte mittels instrumentierter Eindringpriifung (Nanoindentation). Dazu kam ein Nanoin-
dentationsmodul vom Typ iMicro der Firma Nanomechanics Inc. zum Einsatz. Als Eindring-
kérper wurde ein modifizierter Berkovich-Indenter verwendet, welcher die Geometrie einer
dreiseitigen Pyramide mit einem Winkel von 65 ° besitzt. Wahrend der Indentationsversuche
wurden durch die zugehorige Software Last-Eindringkurven aufgezeichnet und automatisch
nach der Methode von OLIVER und PHARR ausgewertet [259]. Dabei wurde die Eindringhérte
(Indentationshérte) in GPa ermittelt.

Die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Betrachtungen der mikromechanischen Eigen-
schaften belaufen sich auf Untersuchungen des lokalen Verfestigungsverhaltens infolge ei-
ner makroskopischen plastischen Verformung. Die Untersuchungen wurden auf den polierten

Oberflichen ausgewahlter Flachzugproben in unterschiedlichen Verformungszusténden durch-
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gefiihrt. Es wurden dabei Raster bestehend aus 10 x 20 dquidistanten Eindriicken in Abstén-
den von 7pm erzeugt. Die Versuche wurden eindringtiefenkontrolliert, mit einer maximalen
Eindringtiefe von 0,3 pm durchgefiihrt. Im Anschluss an die Indentationsversuche wurden die
indentierten Bereiche im REM mittels EDX und EBSD untersucht.

3.6. Simulationen und empirische Berechnungen

3.6.1. Thermodynamische Gleichgewichtsberechnungen

Zur qualitativen und quantitativen Bestimmung von Phasenstabilitdten wurden thermodyna-
mische Berechnungen nach der CALPHAD-Methode (engl.: CALculation of PHase Diagrams)
durchgefiihrt. Dazu wurde die Software Thermo-Calc 2020a der Firma Thermo-Calc Software
mit der Datenbank TCFelO verwendet. Berechnet wurden quasibindre Phasendiagramme so-
wie die thermodynamischen Triebkrafte fiir Umwandlungen der kfz Phase in die krz und hdp
Phase AGy—q und AGy—¢. Die Berechnung von AGy—q und AG~—¢ erfolgte geméf der
Gleichungen 3.1 und 3.2 durch die Bildung der Differenz aus den molaren Gibbs-Energien der
kfz Phase (G xi,) und krz Phase (Gy,kr,) bzw. hdp Phase (Gy, nap) bel Raumtemperatur. Alle
Berechnungen wurden unter Beriicksichtigung der Legierungselemente Cr, Ni, Mn, Mo, Si, C

und N auf Basis von gemessenen chemischen Zusammensetzungen durchgefiihrt.
AG’)/—>OZ = Gm,krz - Gm,kfz (31)

AG’}/—>€ = Gm,hdp - Gm,kfz (32)

3.6.2. Berechnung der lokalen Phasenstabilitat

Die Berechnung der Stabilitat der austenitischen Phase gegen eine verformungsinduzierte Um-
wandlung im a-Martensit wurde anhand von zwei unterschiedlichen Ansétzen durchgefiihrt.
Es kam einerseits ein empirischer Ansatz in Form der Mysp-Temperatur (Gleichung 1.1) nach
NOHARA et al. [43] und andererseits ein thermodynamischer Ansatz in Form der Triebkraft
AGry—q (Gleichung 3.1) zum Einsatz. Mit beiden Berechnungsansitzen wurde sowohl die
globale Phasenstabilitdt auf Basis der chemischen Zusammensetzung geméfs OES-Analyse
(Tabelle A.3), als auch die lokale Phasenstabilitdt auf Basis von mittels EDX gemessenen
2D-Elementverteilungsdaten berechnet.

Fiir die Berechnung der lokalen Phasenstabilitdt wurden quantifizierte Verteilungsdaten der
Elemente Cr, Ni, Mn, Mo und Si als ASCII-Datensétze aus der Software AZtec exportiert.
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Zur Weiterverarbeitung wurden die Datenséitze in die Software MATLAB R2018a der Firma
The MathWorks Inc. importiert. In der Software MATLAB wurden dann fiir jeden Mess-
punkt die Mgzp-Temperatur, sowie AG~y—q berechnet. Zur Berechnung von AGy—q wurde
die Thermo-Calc Toolbox fiir MATLAB Version 6 verwendet. Bei allen Berechnungen wur-
den die Gehalte der interstitiellen Legierungselemente C und N als konstant auf Basis der
OES-Messungen angenommen.

Aus den errechneten 2D-Verteilungsdaten der Austenitstabilitdt wurden anschlieffend in der
Software MATLAB mit Hilfe von Farbskalen 2D-Verteilungsbilder der Mgzp-Temperatur und
AGr~—q zur Interpretation der lokalen Phasenstabilitét erstellt.

3.6.3. Diffusionssimulationen

Um die Verteilung der interstitiellen Legierungselemente C und N in Abhéngigkeit der sub-
stituierten Legierungselemente in geseigertem Material abschétzen zu konnen, wurden Diffu-
sionssimulationen durchgefiihrt. Die Simulationen wurden mit Hilfe der Software Dictra der
Firma Thermo-Calc Software, unter Verwendung der thermodynamischen Datenbank TCFel0
und der Mobilitdtsdatenbank MobFe4 realisiert. Simuliert wurden eindimensionale Zellen in
Grofen von ca. 500 pm mit ausschlieflich austenitischer Phase. Temperaturen und Zeiten
wurden entsprechend den Parametern des Losungsglithens (Tabelle A. 2) gewéhlt. Die diesem
Vorgehen zu Grunde liegende Annahme ist, dass sich die Verteilung der Elemente C und
N wahrend des Losungsglithens entsprechend der partiellen lokalen Gleichgewichte einstellt
und durch die darauffolgende schnelle Abkiihlung auf Raumtemperatur bestehen bleibt. Als
Startwerte fiir die rdumliche Verteilung der Elemente Cr, Ni, Mn, Mo und Si wurden mittels
EDX gemessene Linienprofile verwendet. Als Startwerte fiir die Verteilung der Elemente C
und N wurden gleichméfige Verteilungen basierend auf den Ergebnissen der OES-Analysen

angenomimen.

3.6.4. Erstarrungssimulationen

Das Erstarrungsverhalten der Stdhle AISI 304L, AISI 305L und AISI 316L wurde durch Si-
mulationen mit der Multi-Phasenfeldmethode abgebildet. Die Simulationen wurden von Frau
Dr.-ING. I. LOPEZ-GALILEA durchgefiihrt und werden in dieser Arbeit ausgewertet und dis-
kutiert.

Die Umsetzung der Simulationen erfolgte in der Software MICRESS Version 6.2 unter Ver-
wendung der thermodynamischen Datenbank TCFe8 und der Mobilitdtsdatenbank MobFe2.
Simuliert wurde die Abkiihlung mit einer konstanten Abkiihlgeschwindigkeit T=1K /s, ausge-

hend von dem vollstédndig schmelzfliissigen Zustand bei 1500 °C, iiber die Solidustemperatur
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hinaus bis zu einer Temperatur von 1050 °C. Die Simulationen bilden den isothermen Schnitt
durch einen primér aus der Schmelze entstehenden kfz oder krz Dendriten ab. Die Nuklea-
tion weiterer Phasen im Verlauf der Erstarrung kann dabei an der Fest /Fliissig-Grenzflache
erfolgen. Diffusionsvorgénge werden in der Schmelze und in allen auftretenden Festphasen

beriicksichtigt.
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Kapitel 4

Ergebnisse

Die Ergebnisse dieser Arbeit gliedern sich in drei Kapitel mit unterschiedlichen inhaltlichen
Schwerpunkten. In Kapitel 4.1 werden die Ergebnisse von Untersuchungen zum Schidigungs-
verhalten von verschiedenen industriell hergestellten austenitischen Stdhlen in Wasserstoffat-
mosphére dargestellt. Diese Untersuchungen wurden an Probenmaterial durchgefiihrt, wel-
ches im Rahmen der Dissertation M. MARTIN [258] hergestellt und durch Zugversuche in Luft
und Wasserstoffatmosphére gepriift wurde. Aus den in Kapitel 4.1 beschriebenen Ergebnis-
sen wurden weitere Untersuchungen abgeleitet, deren Ergebnisse in Kapitel 4.2 dargestellt
werden. Es handelt sich dabei um Untersuchungen zu den mikrostrukturellen Eigenschaften
von im Labormafsstab hergestellten austenitischen Stahlen, im Gusszustand, im umgeformten
und wiarmebehandelten Zustand, sowie in unterschiedlichen Stadien plastischer Verformung.
Kapitel 4.3 umfasst Ergebnisse zu Untersuchungen des Schadigungsverhaltens der in Kapitel
4.2 beschriebenen, im Labormafsstab hergestellten, austenitischen Stdhle in Wasserstoffatmo-

sphére.

4.1. Mechanische Eigenschaften und Mikrostruktur der
industriell hergestellten Stahle

Die in diesem Kapitel beschriebenen Ergebnisse wurden durch die Untersuchung von in Luft
und in Wasserstoffatmosphére gepriiften Zugproben erlangt, welche bereits Gegenstand der
in der Dissertation MARTIN [258] veréffentlichten Untersuchungen waren. Die Ergebnisse der
mechanischen Werkstoffpriifung wurden aus der Arbeit von MARTIN iibernommen und wer-
den dementsprechend zitiert. Alle tibrigen Ergebnissen wurden im Rahmen der vorliegenden

Arbeit durch die Untersuchung des bereits bestehenden Probenmaterials erhoben.
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4.1.1. Mechanische Kennwerte in Luft und H,-Atmosphare

Die Ergebnisse der mechanischen Werkstoffpriifung in Luft und in Wasserstoffatmosphére sind
in Tabelle A.5 dargestellt. Diese Ergebnisse wurden durch Zugversuche in Luft bei Raumtem-
peratur und Umgebungsdruck, sowie in einer Wasserstoffatmosphére mit 40 MPa Gasdruck
bei 25 °C erhoben [258]. Anhand der Messergebnisse ist zu erkennen, dass sémtliche Werkstoffe
in Luft ein duktiles Versagen mit Bruchdehnungen von mindestens 67 % zeigen. Die Bruchein-
schniirungen der CrNi-Stahle W11, W11-ESU und W12 liegen im Bereich zwischen 81 % und
85 %. Die Brucheinschniirung des CrMn-Stahls CN0.96 in Luft fallt mit 63 % erheblich gerin-
ger aus. Hinsichtlich der 0,2 %-Dehngrenze R, 2 weisen die CrNi-Stéhle mit Werten zwischen
204 MPa (W11-ESU) und 229 MPa (W12) nur geringe Unterschiede auf. Die Zugfestigkeit
R,, dieser Stéhle liegt im Bereich zwischen 586 MPa und 655 MPa, dabei zeigt der Stahl W12
die geringste und der Stahl W11 die hochste Zugfestigkeit. Der CrMn-Stahl CN0.96 erreicht
hinsichtlich Rpp2 und R,, mit 563 MPa bzw. 1025 MPa deutlich hohere Werte.

In Wasserstoffatmosphére reduzieren sich die Bruchdehnungen und Brucheinschniirungen der
Stahle W11, W11-ESU und CNO0.96, verglichen mit den in Luft gemessenen Werten, signi-
fikant. Die geringste Bruchdehnung und Brucheinschniirung zeigt dabei der Stahl CN0.96
mit A=21% und Z=13 %. Dieser Stahl zeigt mit einer relativen Brucheinschniirung Z,. von
20,6 % auch die starkste Verringerung der Brucheinschniirung verglichen mit der Zugpriifung
in Luft. Die Bruchdehnung des CrNi-Stahls W11 liegt in Wasserstoffatmosphére mit 58 % um
17 Prozentpunkte niedriger als in Luft. Die Brucheinschniirung dieses Stahls liegt in Wasser-
stoffatmosphére nur etwa bei der Hilfte des in Luft gemessenen Wertes (Z,,.=49,4 %). Die
Brucheinschniirung des Stahls W11-ESU liegt in Wasserstoffatmosphére mit 82 % nur gering-
fligig unter dem in Luft gemessenen Wert. Anhand von Z,, ist jedoch eine Reduzierung der
Brucheinschniirung von ca. 30 % zu erkennen. Der Stahl W12 unterliegt bei der mechanischen
Priifung in Wasserstoffatmosphire keiner Anderung der Duktilitéitskennwerte.

Hinsichtlich 0,2 %-Dehngrenze und Zugfestigkeit zeigen nur die Stdhle CN0.96 und W11,
welche in Wasserstoffatmosphiire die stirksten Duktilitéitsverluste aufweisen, signifikante An-
derungen gegeniiber der mechanischen Priifung in Luft. Beide Stéhle zeigen eine leichte Ver-

ringerung von Ryo2 und R,,.

4.1.2. Mikrostrukturuntersuchungen

Austenitstabilitat und Phasenumwandlungen

Die globale Austenitstabilitdt der industriell hergestellten Stéhle wurde empirisch (Mgso-
Temperatur) und thermodynamisch (AGy—q und AG~—¢) auf Grundlage der gemessenen
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chemischen Zusammensetzungen (Tabelle A.3) berechnet. Alle thermodynamisch berechne-
ten Triebkréafte beziehen sich auf Raumtemperatur und Normaldruck. Die Mgso-Temperatur
und AG~—q) beschreiben die Stabilitdt der austenitischen Phase gegen eine Umwandlung
in a-Martensit. Die fiir die CrNi-Stdhle W11, W11-ESU und W12 ermittelten Werte der
Mgso-Temperatur (Tabelle A.6) liegen zwischen -21,6 °C und -105°C. Der Stahl W11 weist
die héchste Mgz-Temperatur und somit die geringste Austenitstabilitat auf. Der Stahl W12
hat unter den CrNi-Stdhlen die niedrigste Mgso-Temperatur, was gleichbedeutend mit der
hochsten Austenitstabilitdt ist. Die Mgsp-Temperaturen der Stdhle W11 und W11-ESU un-
terscheiden sich nur geringfiigig von einander. Die thermodynamisch berechnete Austenitsta-
bilitdt AG~—q (Tabelle A.6) zeigt, dass bei allen drei CrNi-Stéhlen eine Triebkraft fiir eine
y—a-Umwandlung existiert. Die anhand der Mgs-Temperatur beschriebenen Unterschiede
hinsichtlich der Austenitstabilitét lassen sich in gleicher Form anhand der AG~—q Werte
(Tabelle A.6) erkennen. Zusétzlich zu diesen Parametern, welche die Stabilitat des Auste-
nits gegen eine y7—a-Umwandlung abbilden, wurde auch die thermodynamische Stabilitédt des
Austenits gegen eine y—e-Umwandlung als AGy—¢ berechnet. Es zeigt sich, dass in jedem
der drei CrNi-Stdhle eine Triebkraft fiir eine yv—e-Umwandlung vorliegt. Diese ist in allen
betrachteten Fallen betragsméafkig kleiner als AGy—q.

Der CrMn-Stahl CN0.96 weist, gemessen an der Myso-Temperatur, eine erheblich héhere Aus-
tenitstabilitit auf als die CrNi-Stihle. AGy—q und AGy—¢ zeigen mit vorzeichenmifig po-
sitiven Werten von 942,9 J/mol und 1397,3 J/mol an, dass keine thermodynamischen Trieb-
kréfte fiir Umwandlungen in die krz oder hdp Phase existieren. Die austenitische Phase ist
somit als thermodynamisch stabil gegen Umwandlungen in a- und e-Martensit anzusehen.
An Zugproben der untersuchten Stéhle, welche in Luft und in Wasserstoffatmosphére (40 MPa
Gasdruck, RT) bis zum Versagen gepriift wurden, erfolgte eine Ermittlung der globalen
Gehalte an a-Martensit auf Basis von magnetinduktiven Messungen. Die ermittelten o-
Martensitgehalte sind in Tabelle A.5 aufgefithrt. Anhand der ermittelten Werte ist zu erken-
nen, dass die Stdhle W11 und W11-ESU ein metastabiles austenitisches Gefiige aufweisen.
Die in Luft und Wasserstoff gepriiften Zugproben beider Stdhle enthalten verformungsindu-
zierten a-Martensit. Der Gehalt an a-Martensit ist im Stahl W11 nach dem Zugversuch in
Luft (A= 75%) mit einem Wert von 32,3 Vol.-% am hochsten. Im Stahl W11-ESU liegen bei
Bruchdehnungen von bis zu 86 % maximal 17,7 Vol.-% a-Martensit vor. Die Stahle W12 und

CNO0.96 weisen nach den Zugversuchen keine signifikanten Gehalte an a-Martensit auf.

Als Basis fiir die Beurteilung der lokalen Austenitstabilitit wurde der Seigerungszustand in
den industriell hergestellten Stdhlen nach der mechanischen Priifung im Zugversuch unter-
sucht. Die Abbildungen B. 20 bis B. 23 zeigen die lokalen Verteilungen der mit einem globalen
Gehalt von >1Ma.-% in den jeweiligen Stéhlen enthaltenen Legierungselemente. In jedem
der vier Stahle sind Seigerungsbénder zu erkennen, welche parallel zur Belastungsrichtung
im Zugversuch bzw. der Umformrichtung des Materials verlaufen. In den drei CrNi-Stdhlen

betrifft dies insbesondere das Legierungselement Ni. Die Seigerungen von Cr sind erheblich
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schwécher ausgepragt. Es ist jedoch eine leichte Tendenz zur Anreicherung von Cr in Ni-
armen Bereichen zu erkennen. Die Elementverteilungsbilder von Mn lassen keine Seigerungen
erkennen. Es existieren lediglich lokale Maxima des Mn-Gehalts, welche auf das Vorhanden-
sein von Mangansulfiden hindeuten. Das in dem Stahl W12 enthaltene Legierungselement
Mo liegt in Cr-reichen Bereichen in leicht erhohten Konzentrationen vor. Im Falle des Stahls
CNO0.96 liegen die Hauptlegierungselemente Cr und Mn kollektiv in denselben Bereichen an-
gereichert vor (Abbildung B. 23).

Hinsichtlich der Ausprigung der Konzentrationsunterschiede und der Dimensionen der Sei-
gerungsbéander existieren deutliche Unterschiede zwischen den untersuchten Stdhlen. Die in
dem Stahl W11 zu erkennenden Seigerungsbénder des Elements Ni (Abbildung B. 20) zeigen
vergleichsweise scharfe Konturen und liegen in unregelméfsigen Abstdnden von wenigen pm
bis zu mehreren hundert pm von einander entfernt. Die lokalen Ni- und Cr-Konzentrationen
variieren in diesem Stahl zwischen ca. 6,5 Ma.-% und 12 Ma.-% bzw. 17 Ma.-% und 19 Ma.-%.
In der mittels ESU prozessierten Variante dieses Stahls, dem Stahl W11-ESU, liegt insgesamt
eine homogenere Verteilung der Legierungselemente vor (Abbildung B. 21). Ni-arme und Ni-
reiche Seigerungsbénder sind hier weniger scharf voneinander abzugrenzen. Die lokalen Ni-
und Cr-Konzentrationen liegen zwischen ca. 7,5Ma.-% und 10 Ma.-% bzw. 17,5Ma.-% und
19,5 Ma.-%. Die Seigerungen in dem Stahl W12 zeigen ein dhnliches Erscheinungsbild wie in
dem Stahl W11. Auch hier liegen die optisch klar voneinander zu trennenden Ni-armen und
Ni-reichen Bereiche in sehr unregelméfigen Abstdnden zueinander vor (Abbildung B. 22). Die
lokalen Elementgehalte im Stahl W12 liegen fiir Ni zwischen ca. 9,5 Ma.-% und 14 Ma.-% und
fiir Cr zwischen ca. 17,5Ma.-% und 19 Ma.-%. In dem CrMn-Stahl CN0.96 existieren durch
die kollektive lokale Anreicherung von Cr und Mn hoch und niedrig legierte Seigerungsbéander.
Diese gehen diffus ineinander iiber und zeigen eine vergleichsweise regelméfige Anordnung
in Absténden von ca. 100 pm (Abbildung B. 23). Hinsichtlich der lokalen Konzentrationen an

Cr und Mn unterscheiden sich hoch- und niedrig legierte Bereiche um bis zu 2 Ma.-%.

Zur quantitativen Betrachtung der lokalen Verteilung der Austenitstabilitét in den industriell
hergestellten Stahlen wurden 2D-Verteilungsbilder der Mg3-Temperatur und der thermody-
namischen Triebkraft AG~—«, wie in Kapitel 3.6.2 beschrieben, aus mittels EDX gemessenen
Elementverteilungsdaten errechnet. Zudem wurden, simultan zu den durchgefiihrten EDX-
Messungen, EBSD-Analysen der lokalen kristallografischen Eigenschaften durchgefiihrt, um
die lokale Austenitstabilitiat mit dem lokalen Auftreten von Phasenumwandlungen verkniip-
fen zu kénnen. Die Untersuchungen wurden am Gefiige der in Luft bei Raumtemperatur
gepriiften Zugproben durchgefiihrt, um die Auswirkungen des maximalen plastischen Verfor-
mungszustands auf das Gefiige abzubilden.

In allen untersuchten Stéhlen kénnen lokale Variationen der Stabilitdtsparameter Mgsg und
AGr—q festgestellt werden. Diese stimmen hinsichtlich ihrer Morphologie weitgehend mit
den zuvor beschriebenen Seigerungsstrukturen in den jeweiligen Stéhlen iiberein. Abbildung
B. 24 zeigt die lokale Verteilung von Mgsg und AGry_m im Stahl W11. Beide Stabilitats-
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parameter zeigen erhebliche lokale Schwankungen in der Grofsenordnung von ca. 50 °C bis
-100°C (Magso) und ca. -2650 J /mol bis -2200 J /mol (AGy—q). Seigerungsbénder mit hoher
und niedriger Austenitstabilitdt lassen sich dabei scharf voneinander abgrenzen. Anhand des
EBSD-Phasenverteilungsbildes ist zu erkennen, dass in weiten Teilen der Gefiigebereiche mit
niedriger Austenitstabilitidt a-Martensit vorzufinden ist. Dadurch liegt im Gefiige eine zeilige
Struktur aus Austenit und a-Martensit vor.

Die Schwankungen der Austenitstabilitdt im Stahl W11-ESU (Abbildung B. 25) fallen, ana-
log zu den schwicher ausgepragten Seigerungen in diesem Stahl, geringer aus. Die Mgso-
Temperatur und Any_m liegen in Bereichen zwischen etwa 0 °C und -75 °C bzw. -2600 J /mol
bis -2350 J/mol. Somit liegt die minimale lokale Austenitstabilitit in dem Stahl W11-ESU
hoher als in dem Stahl W11. Die maximale lokale Austenitstabilitdt fallt jedoch in dem Stahl
W11 hoher aus. Die Konturen der Seigerungszeilen in dem Stahl W11-ESU sind diffus. Es
konnen keine scharfen Uberginge zwischen Seigerungszeilen unterschiedlicher Austenitsta-
bilitdt ausgemacht werden. In dem zugehorigen EBSD-Phasenverteilungsbild sind vereinzelt
a-martensitische Strukturen zu erkennen. Diese sind vorwiegend innerhalb der Seigerungsban-
der mit niedriger Austenitstabilitdt verortet, bilden dort jedoch keine zusammenhéangenden
Zeilen.

In dem Stahl AISI 316L variiert die Austenitstabilitdt auf einem deutlich héheren Stabili-
titsniveau (Abbildung B. 26). Mg3) und AG~— ¢ liegen hier in Seigerungszeilen mit niedriger
Austenitstabilitdt bei etwa -75°C und -2400J/mol. In den davon deutlich abzugrenzenden
Gebieten mit hoher Austenitstabilitit nehmen Mgz, und AG~y—q Werte von ca. -200°C
und -2000J/mol an. Ubereinstimmend mit den Ergebnissen der magnetinduktiven Messung
des globalen a-Martensitgehalts, kann anhand des EBSD-Phasenverteilungsbildes kein a-
Martensit im Gefiige dieses Stahls nach der Zugpriifung bei Raumtemperatur festgestellt
werden.

In dem CrMn-Stahl CNO0.96 liegen diffus ineinander iibergehende Seigerungszeilen mit un-
terschiedlich hoher Austenitstabilitédt vor (Abbildung B. 27). Die Werte der Mgsp-Temperatur
liegen dabei selbst in Bereichen niedrigerer Austenitstabilitdt unterhalb des absoluten Null-
punkts von -273,15°C. AGy—q zeigt in sdmtlichen Bereichen des Gefiiges vorzeichenméfig
positive Werte. Beiden Parametern zufolge ist das Gefiige seigerungsunabhingig stabil gegen
eine verformungsinduzierte Umwandlung in a-Martensit. Anhand der EBSD-Messungen wur-
den keine Anzeichen fiir Phasenumwandlungen festgestellt.

Bei dem in den metastabilen Stdhlen W11 und W11-ESU vorzufindenden Phasenumwand-
lungen handelt es sich ausschliefslich um a-Martensit. Weder in den CrNi-Stdhlen, noch in
dem CrMn-Stahl konnten durch die EBSD-Messungen signifikante Gehalte an e-Martensit

detektiert werden.

Bei der Berechnung der lokalen Austenitstabilitdt wurden fiir C und N keine gemessenen 2D-
Verteilungen verwendet, sondern konstante Werte geméfs OES-Analyse angenommen. Um den

daraus resultierenden Fehler abzuschitzen, wurde die Verteilung von C und N entlang eines



66 Ergebnisse

gemessenen Linienprofils der substituierten Legierungselemente in dem Stahl W11 durch Dif-
fusionssimulationen (siche Kapitel 3.6.3) berechnet. In Abbildung B. 28 sind die Ergebnisse
der Diffusionssimulation und Linienprofile der My3o-Temperatur dargestellt. Letztere wurden
einerseits unter der Annahme einer konstanten Verteilung von C und N berechnet und ande-
rerseits unter Verwendung der simulierten Verteilung von C und N. Die Simulationsergebnisse
zeigen eine deutliche Tendenz von C und N, sich dem Verteilungsprofil von Cr anzugleichen.
Bei N ist diese Tendenz mit einer Differenz zwischen Minimal- und Maximalwert von ca.
0,025 Ma.-% erheblich stiarker ausgeprégt, als bei C, wo diese Differenz bei etwa 0,005 Ma.-%
liegt. Hinsichtlich der Myso-Temperatur ergeben sich daraus geringfiigige Unterschiede zwi-
schen der Berechnung auf Basis der simulierten und der konstanten Verteilung von C und
N. In Cr-reichen Zonen, in denen die Mgz-Temperatur vergleichsweise hoch ist, wird diese
durch die Anreicherung von C und N um wenige °C abgesenkt. In Cr-armen Zonen ist ein

gegenldufiger Prozess zu erkennen.

Wasserstoffinduzierte Risse

Die Anzahl und Lénge der an den vorliegenden Zugproben auftretenden Oberflichenrisse,
wurde anhand von Liangsschiffen quantitativ ausgewertet. Diese Risse werden im Folgen-
den als sekundére Risse bezeichnet, um sie von dem Hauptriss, welcher die Probe vollstandig
durchlaufen hat und zum Versagen der Probe fiihrte, begrifflich abzugrenzen. Sekundére Risse
verlaufen in der Regel ndherungsweise orthogonal zur Belastungsrichtung, von der Oberflache
aus in den Werkstoff hinein. Ausgewertet wurde einerseits die Rissdichte als Anzahl der Risse
pro Langeneinheit der Oberfliche im Schliffbild und andererseits die Risstiefe als Entfernung
zwischen Probenoberflache und Rissspitze. Zudem wurde die Mikrostruktur in der Umgebung
sekundarer Risse mittels EDX und EBSD untersucht.

Die Ergebnisse der quantitativen Auswertung sind in Tabelle A. 7 aufgefiihrt. An den in Luft
gepriiften Zugproben liegen keine sekundéren Risse vor. Von den in Wasserstoffatmosphére
gepriiften Zugproben weisen sowohl die Proben aller CrNi-Stdhle, als auch die Proben des
CrMn-Stahls CN0.96 sekundére Risse auf. Bei dem Vergleich der gemessenen Rissdichten und
Risstiefen ist zu beriicksichtigen, dass die untersuchten Proben sehr unterschiedliche Dehnun-
gen aufweisen. Diese wurden daher in Tabelle A.7 zusétzlich aufgefiihrt.

Die drei CrNi-Stéahle zeigen hinsichtlich der Anzahl und der Tiefe der vorzufindenden sekundé-
ren Risse deutliche Unterschiede. Die Stdhle W11 und W11-ESU weisen mit Rissdichten von
6,2mm™ bzw. 7,2mm™ eine hohe Anzahl sekundirer Risse auf, withrend an dem Stahl W12

I nur vereinzelt sekundire Risse vorzufinden sind. Eine Be-

mit einer Rissdichte von 0,2 mm-
trachtung der Dehnungswerte der Proben verdeutlicht, dass keine Korrelation zwischen dem
Dehnungszustand und der Anzahl sekundérer Risse vorliegt. Die mittlere Tiefe der sekundé-

ren Risse liegt in dem Stahl W11 bei 16,1 + 18,9 pm. Die hohe Standardabweichung belegt hier
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eine grofte Streuung der einzelnen Risstiefen. Die Tiefe der sekundéiren Risse in den Stéhlen
WI11-ESU (9,9+6,4um) und W12 (5,54+4,7pm) ist im Durchschnitt deutlich geringer und
zeigt eine kleinere Streuung. Der CrMn-Stahl CN0.96 weist mit 8,9 mm™ die insgesamt hochs-
te Rissdichte der untersuchten Stdahle auf. Die mittlere Risstiefe betragt 10,1 4+ 12,2 pm. Hier
ist an der Standardabweichung ebenfalls eine starke Streuung der Risstiefen abzulesen.

Die Verteilung der sekundéiren Risse entlang der Probenoberflichen ist ungleichméfig. Bei
den CrNi-Stahlen lasst sich das Auftreten der sekundéren Risse mit der lokalen Phasenstabi-
litdt im Gefiige unmittelbar unterhalb der Probenoberfliche korrelieren. In den Abbildungen
B. 29 bis B. 31 wird dies anhand von REM-Ubersichtsaufnahmen der oberflichennahen Berei-
che von Zugproben im Langsschliff deutlich. Diese sind zusammen mit der lokalen Verteilung
der Mgzp-Temperatur dargestellt. Es ist zu erkennen, dass die sekundéren Risse in allen drei
Stéhlen in Oberflichenbereichen mit lokal niedriger Austenitstabilitdt vorliegen. Bei dem
Stahl CN0.96 konnten hinsichtlich des Auftretens sekundérer Risse keine Abhéngigkeiten von
Seigerungseffekten bzw. der lokalen Austenitstabilitit festgestellt werden. Hier liegen sekun-
dére Risse sowohl in Bereichen hoher, als auch niedriger Austenitstabilitit vor (Abbildung
B. 32).

Um Aufschluss iiber den Verlauf der sekundédren Risse durch die Mikrostruktur der unter-
suchten Stahle zu erlangen, wurden detaillierte EDX- und EBSD-Untersuchungen in den um-
liegenden Bereichen einzelner sekundérer Risse durchgefiihrt. Die in den Abbildungen B. 33
bis B. 39 dargestellten Ergebnisse dieser Untersuchungen zeigen anhand des Bandkontrastes,
der Kornorientierung (IPF-X), der Phasenverteilung, sowie der lokalen Verteilung der Mg30-
Temperatur die charakteristischen Eigenschaften der in den jeweiligen Stdhlen vorgefundenen
sekundéren Risse.

Die Mikrostrukturuntersuchung im Bereich der in den CrNi-Stédhlen vorliegenden sekundiren
Risse bekriftigen die zuvor beschriebene Beobachtung, dass die Risse bevorzugt in Gefiligebe-
reichen mit lokal verringerter Austenitstabilitat auftreten. Insbesondere wird dies im Gefiige
des Stahls W11 deutlich (Abbildungen B. 33 bis B. 35), wo sekundére Risse stets zusammen
mit signifikanten Mengen an a-Martensit in Erscheinung treten. a-Martensit liegt dabei nicht
nur unmittelbar an der Probenoberfliche vor, sondern ist in der Regel auch entlang weiter
Teile der Rissflanken zu finden. Weiterhin ist zu beobachten, dass die Rissspitzen héufig un-
mittelbar vor oder inmitten von Seigerungsbédndern mit hoher Austenitstabilitit verortet sind.
Zu erkennen ist dies anhand der Abbildungen B. 34 und B. 35. Risse, welche bereits ein Sei-
gerungsband mit hoher Austenitstabilitéit durchlaufen haben (Abbildungen B. 33 und B. 35)
lassen sich meist in zwei Abschnitte mit unterschiedlich grofen Offnungswinkeln untertei-
len. Der erste Rissabschnitt reicht von der Probenoberflache bis zu besagtem Seigerungsband
und weist einen vergleichsweise grofen Offnungswinkel auf. In dem zweiten Rissabschnitt,
welcher von dem Seigerungsband bis zur Rissspitze reicht, ist der Offnungswinkel kleiner.
Diese in dem Stahl W11 beobachteten Zusammenhénge lassen sich in dem Stahl W11-ESU in
ahnlicher Form, jedoch schwicher ausgeprégt, feststellen (Abbildungen B. 36 und B. 37). Die
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sekundéren Risse liegen auch hier vornehmlich in Gefiigebereichen mit niedriger Austenitsta-
bilitét, allerdings sind meist nur geringe Anteile an a-Martensit im Bereich der Risse vorzu-
finden. Im Falle des Stahls W12 konnten aufgrund der vergleichsweise kleinen Dimensionen
der sekundaren Risse und des hohen Dehnungszustandes der Proben keine aussagekréftigen
EBSD-Messungen im Bereich der Risse gewonnen werden. Die zuvor anhand von Abbildung
B. 31 gewonnene Erkenntnis, dass die wenigen in dem Stahl W12 auftretenden sekundiren
Risse in Gefiigebereichen mit niedriger Austenitstabilitéit liegen, kann somit nicht um Aussa-
gen liber das Vorliegen von Martensit in diesen Bereichen erweitert werden.

An allen in den CrNi-Stdhlen untersuchten Rissen konnten transkristalline Rissverldufe be-
obachtet werden. Deutlich zu erkennen ist dies in Rissabschnitten, welche durch austenitische
Gefligebereiche verlaufen, wie in einigen Abschnitten des in Abbildung B. 35 abgebildeten Ris-
ses. In diesen Abschnitten konnten keine Zusammenhénge zwischen dem Rissverlauf und dem
Auftreten von Verformungsstrukturen wie Verformungszwillingen oder Gleitbdndern identi-
fiziert werden. In Rissabschnitten, welche von Martensit begleitet werden, liegt entlang der
Rissflanken meist eine hohe Defektdichte vor. Es lassen sich daher keine eindeutigen Aussagen
iiber eine mogliche Korrelation des Rissverlaufs mit Grenzflichen innerhalb des Martensits
treffen. Rissverliufe entlang der Austenit/Martensit-Grenzflichen konnten nicht beobachtet

werden.

Die in dem CrMn-Stahl CN0.96 vorliegenden sekundéren Risse zeigen andere Charakteristika
als die Risse in den untersuchten CrNi-Stdhlen. Die Abbildungen B. 38 bis B. 40 zeigen die
Ergebnisse von EBSD-Untersuchungen der Mikrostruktur im Bereich sekundérer Risse in dem
Stahl CN0.96, welche charakteristisch fiir das Schadigungsbild dieses Stahls sind. Da keine
Zusammenhénge zwischen Seigerungsstrukturen und dem Auftreten sekundérer Risse festge-
stellt werden konnten, wurde hier auf die Darstellung der lokalen Phasenstabilitét verzichtet.
Anstelle dessen ist die IPF-Y als zusétzliche Darstellung der Kornorientierungen abgebildet,
um unterschiedlich orientierte Kérner besser unterscheiden zu kénnen.

Im Gegensatz zu den CrNi-Stéhlen konnten in dem Stahl CN0.96 keine Anzeichen fiir verfor-
mungsinduzierte Phasenumwandlungen im Bereich der sekundéren Risse festgestellt werden.
Auffallend an allen EBSD-Aufnahmen von sekundéren Rissen in dem Stahl CNO0.96 ist, dass
in einer Zone von bis zu ca. 20 pm unterhalb der Probenoberfliache ein erheblich schlechterer
Bandkontrast, sowie ein erh6hter Anteil nicht indizierter Messpunkte vorliegt (Abbildungen
B. 38 und B.39). Dies lisst auf eine hohe Dichte an Kristalldefekten schlieften, was als Indiz
fiir das Vorliegen einer stark plastisch verformten Oberflaichenzone gewertet werden kann.
Vergleichbare Beobachtungen wurden in der Mikrostruktur der CrNi-Stahle nicht gemacht.
Der Rissbeginn liegt in dem Stahl CN0.96 somit stets in einer Zone starker plastischer Verfor-
mung. Unterhalb dieser verformten Zone zeigen die Risspfade durch das austenitische Gefiige
sowohl transkristalline, als auch interkristalline Anteile, zu erkennen in Abbildung B. 38. Die
abgebildeten Risse folgen abschnittsweise Korngrenzen bzw. Zwillingsgrenzen, verlassen diese

jedoch zu Gunsten eines transkristallinen Rissverlaufs in Richtung der Probenmitte. Es konn-



4.2. Gefiige und Eigenschaften der Laborlegierungen 69

ten dabei keine Abhéngigkeiten zwischen bestimmten Kornorientierungen und dem Verlauf
von Rissen festgestellt werden.

Zusétzlich zu den beschriebenen Oberflachenrissen sind in dem Stahl CN0.96 vereinzelt innere
Risse in der Nahe der Probenoberflache, jedoch ohne in der Schliffebene erkennbare Verbin-
dung zur Probenoberfliche zu finden (Abbildung B.40). An diesen wurden im Rahmen der

EBSD-Messungen ausschliefslich interkristalline Verldufe nachgewiesen.

4.2. Gefiige und Eigenschaften der Laborlegierungen

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse von Mikrostrukturuntersuchungen an den im Labor-
mafistab hergestellten CrNi-Stahlen AISI 304L, AISI 305L AISI 316L und dem CrMn-Stahl
C0.55 in verschiedenen Zustdnden beschrieben. Die mittels OES gemessenen chemischen Zu-
sammensetzungen dieser Stdhle sind in Tabelle A.3 aufgelistet. Die Stdhle AISI 304L und
AISI 316L &hneln in ihrer chemischen Zusammensetzung den im vorherigen Kapitel behan-
delten Stdhlen W11 und W12 und représentieren jeweils typische Vertreter aus der Gruppe
der CrNi- bzw. CrNiMo-Stéhle. Der Stahl AISI 305L stellt ein Bindeglied zwischen diesen
beiden Giiten dar, indem er mit dem Ni-Gehalt auf dem Niveau des Stahls AISI 316L liegt,
jedoch wie der Stahl AISI 304L keine grofleren Mengen Mo enthélt. Die Laborherstellung
und Untersuchung dieser CrNi-Stdhle erfolgte im Rahmen dieser Arbeit mit dem Ziel die
Mikrostruktur, ausgehend von der Erstarrung, iiber die Prozessierung, bis hin zur mechani-
schen Priifung in Wasserstoffatmosphére verfolgen zu kénnen. Ein Fokus wurde hierbei auf
die Entstehung und Charakterisierung von Seigerungen bzw. deren Auswirkungen auf die
Werkstoffeigenschaften gelegt, welche anhand der zuvor beschriebenen Untersuchungen der
industriell hergestellten Stahle als wichtiger Einflussfaktor auf die Bestdndigkeit gegen Was-
serstoffversprodung identifiziert wurde.

Bei dem CrMn-Stahl C0.55, welcher im Rahmen dieser Arbeit entwickelt wurde, handelt es
sich um eine modifizierte, Stickstoff-freie Variante des Stahls CN0.96. Zweck der Legierungs-
entwicklung war es, eine Modelllegierung zu erhalten, anhand derer der Einfluss von N auf das
Verformungsverhalten und die Bestandigkeit gegen Wasserstoffversprodung im Legierungssys-
tem FeCrMnCN untersucht werden kann. Da sich in den zuvor beschriebenen Untersuchungs-
ergebnissen des Stahls CN0.96 zeigte, dass Seigerungen und Phasenumwandlungen in diesem
Legierungssystem eine untergeordnete Rolle in Bezug auf die Wasserstoffversprodung spielen,
wurde der Stahl C0.55 nicht in sédmtliche der nachfolgend vorgestellten, fiir die CrNi-Stahle
ausgelegten, Untersuchungsreihen einbezogen.

Zur Auslegung des Stahls C0.55 wurden thermodynamische Berechnungen mit der Calphad-
Methode eingesetzt. In Abbildung B. 41 sind die Ergebnisse dieser Berechnungen in Form
von Zustandsdiagrammen dargestellt. Es ist zu erkennen, dass der Ausschluss von N aus der

Zusammensetzung des Stahls CN0.96 zur Abwesenheit eines, zum Einstellen eines homoge-
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nen austenitischen Gefiiges notwendigen, Austenitgebiets fithrt (Abbildung B.41 a) und b)).
Durch die Reduzierung des Cr-Gehalts von 17,82 Ma.-% auf 16 Ma.-% kann in Abwesenheit
von N ein homogenes Austenitgebiet stabilisiert werden (Abbildung B. 41 ¢)). Dieses bietet bei
einer Temperatur von 1200 °C und einem C-Gehalt von 0,55 Ma.-% die Moglichkeit durch Lo-
sungsgliithen ein homogenes austenitisches Gefiige einzustellen. Fiir die Soll-Zusammensetzung
des Stahls C0.55 wurde somit, ausgehend von dem Stahl CN0.96, eine Verringerung der Cr-
und N-Gehalte von 17,82 Ma.-% auf 16 Ma.-% bzw. von 0,713 Ma.-% auf 0 Ma.-%, sowie eine
Erhohung des C-Gehalts von 0,326 Ma.-% auf 0,55 Ma.-% festgelegt.

4.2.1. Erstarrungssimulationen

Das Erstarrungsverhalten und die Entstehung von Mikroseigerungen in den CrNi-Stéahlen
ATST 304L, AISI 305L und AISI 316L wurde durch Simulationen mit Hilfe der Phasenfeldme-
thode modelliert. Die Simulationen bilden den vereinfachten Fall einer priméren Erstarrung
von krz oder kfz Phase bei konstanter Abkiihlgeschwindigkeit (T=1K/s), anhand eines zwei-
dimensionalen, isothermen Querschnitts durch den entstehenden Dendriten ab. Die Nuklea-
tion weiterer Phasen kann an der Grenzfliche zwischen Festkorper und Schmelze erfolgen.
Diffusion wird in der Schmelze und allen auftretenden Festphasen berticksichtigt. Um die
im Gusszustand zu erwartenden Mikroseigerungen néaherungsweise abzubilden, wurde in die
Simulationen die Abkiihlung des vollstdndig erstarrten Materials auf eine Temperatur von
1050 °C einbezogen.

Abbildung B. 42 stellt als Ergebnis der Phasenfeldsimulationen fiir die Stdhle AIST 304L, AISI
305L und AISI 316L die im Verlauf der Abkiihlung von Liquidustemperatur auf 1050 °C auf-
tretenden Phasen dar. In Tabelle A. 9 sind die Liquidus- und Solidustemperaturen zusammen
mit den Gehalten an krz Phase bei 1050 °C aufgefiihrt. Die Stahle AISI 304L und AISI 316L
zeigen eine priméare Erstarrung der krz Phase. Die Erstarrung dieser Stéhle erfolgt in der
Reihenfolge Schmelze — Schmelze + krz — Schmelze + krz + kfz — krz + kfz. Im Stahl
AISI 304L entstehen dabei zunéchst 80 Vol.-% krz Phase aus der Schmelze (Abbildung B. 42
a)). Dieser Gehalt reduziert sich im Zuge der Abkiihlung, durch die Umwandlung in kfz Pha-
se auf 7,7 Vol.-% bei 1050 °C. Im Stahl AISI 316L entsteht mit ca. 30 Vol.-% ein erheblich
geringerer Anteil krz Phase aus der Schmelze (Abbildung B. 42 c)). Dieser reduziert sich auf
5,9 Vol.-% bei 1050 °C. In beiden Stahlen setzt die Umwandlung von krz in kfz Phase bereits
vor Erreichen der Solidustemperatur Ty ein. Der Stahl AISI 305L zeigt ein abweichendes Er-
starrungsverhalten. Hier kommt es zur priméren Erstarrung von kfz Phase aus der Schmelze
(Abbildung B. 42 b)). Die Erstarrungsreihenfolge ist in diesem Fall Schmelze — Schmelze +
kfz — Schmelze + kfz + krz — kfz + krz. Die alleinige Erstarrung von kfz Phase aus der
Schmelze erfolgt, bis ca. 70 Vol.-% kfz Phase vorliegen. Die dann zusétzlich erstarrende krz

Phase erreicht bei T, einen maximalen Gehalt von 6,5 Vol.-%. Nach Uberschreiten von T,
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nimmt der krz-Gehalt ab und erreicht bei 1050 °C einen Wert von 0,8 Vol.-%.

Die Entstehung der Mikrostruktur wahrend der Erstarrung ist in Abbildung B. 43, repra-
sentativ fiir die primér krz erstarrenden Stéhle, anhand des Stahls AISI 316L dargestellt.
Gezeigt werden fiir ausgewahlte Temperaturen zweidimensionale Verteilungen der Phasen,
sowie der Legierungselemente Cr, Ni und C. Die Erstarrung beginnt mit der Entstehung und
dem Wachstum eines krz Dendriten aus der Schmelze. Die Restschmelze reichert sich dabei
mit Ni und C an (Abbildung B.43 T=1425°C). Bei einer Temperatur von 1425°C kommt
es zur Nukleation von kfz Phase an der Grenzfliche zwischen krz Dendriten und Schmelze.
Die kfz Phase erstarrt dabei mit einer hoheren Konzentration an Ni und C und einer gerin-
geren Konzentration an Cr, als die krz Phase (Abbildung B.43 T=1421°C). Mit Beginn der
Erstarrung von kfz Phase reichert sich, neben Ni und C auch Cr in der Restschmelze an.
Wiéhrend der weiteren Abkiihlung bis Ty erstarren beide Phasen simultan. Zeitgleich kommt
es, ausgehend von der kfz/krz Phasengrenze zur Umwandlung von krz Phase in kfz Phase
(Abbildung B. 43 T=1405 °C). Bei Erreichen von T liegen noch 15,3 Vol.-% krz Phase in Form
von schmalen Kanilen zwischen kfz Bereichen vor. Innerhalb der kfz Phase ist in den zuletzt
erstarrten Bereichen ein erhohter Ni-Gehalt zu erkennen (Abbildung B.43 T=1289°C). Die
zuletzt erstarrte krz Phase weist einen erhohten Cr-Gehalt auf. Die Umwandlung von krz
Phase in kfz Phase im Festkdrper geht mit einer lokalen Anderung der Konzentration der
Legierungselemente einher. Insbesondere reichert sich Cr in der verbleibenden krz Phase an,
was zu einem Anstieg des mittleren Cr-Gehalts in dieser fithrt (Abbildung B. 43 T=1050°C).
Die von krz Phase in kfz Phase umgewandelten Bereiche sind vorwiegend innerhalb des pri-
mar erstarrten Dendriten zu finden. Hier weist die kfz Phase einen vergleichsweise geringen
Ni-Gehalt und hohen Cr-Gehalt auf. C liegt innerhalb der kfz Phase in Bereichen mit erhoh-
tem Cr-Gehalt angereichert vor. Aus Griinden der Ubersichtlichkeit wurden die Verteilungen
der Legierungselemente Mo, Mn und N nicht in Abbildung B. 43 dargestellt. Das interstitielle
Legierungselement N zeigt, in gleicher Weise wie C, die Tendenz sich in der kfz Phase anzu-
reichern und innerhalb dieser in Cr-reiche Bereiche zu diffundieren. Die Legierungselemente
Mo und Mn folgen jeweils den Seigerungstendenzen von Cr bzw. Ni.

Abbildung B. 44 zeigt die zweidimensionalen Verteilungen der Phasen und der Legierungs-
elemente Cr, Ni und C wihrend der Erstarrung des primér kfz erstarrenden Stahls AISI
305L fiir ausgewéahlte Temperaturen. Zu Beginn der Erstarrung bei 1437,1°C entsteht ein
primérer kfz Dendrit aus der Schmelze. Die Schmelze reichert sich wahrend des Wachstums
dieses Dendriten mit Cr, Ni und C an (Abbildung B. 44 T=1436°C). Bei einer Temperatur
von 1421,5°C kommt es zur Nukleation von krz Phase an der Grenzfliche zwischen Schmelze
und Festkorper. Die erstarrte krz Phase unterscheidet sich hinsichtlich ihrer Zusammenset-
zung durch einen hoheren Cr-Gehalt, sowie geringere Ni- und C-Gehalte erheblich von der
kfz Phase (Abbildung B. 44, T=1419 °C). Wiahrend des weiteren Wachstums des kfz Dendri-
ten steigt der Legierungsgehalt der neu erstarrenden kfz Phase kontinuierlich an (Abbildung
B. 44, T=1406°C). Als Konsequenz sind im vollstindig erstarrten Zustand erhdhte Cr-, Ni-

und C-Gehalte in den zuletzt erstarrten Bereichen der kfz Phase zu erkennen (Abbildung
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B. 44, T=1394°C). Wihrend der Abkiihlung auf 1050 °C wandelt die krz Phase nahezu voll-
stindig in krz Phase um. In der dabei entstandenen kfz Phase sind deutlich erh6hte Cr- und
C-Gehalte erkennbar (Abbildung B. 44 T=1394°C). Wie im Fall der primér krz erstarrenden
Stéhle zeigen die in Abbildung B. 44 nicht dargestellten Legierungselemente Mn und N die-
selben Seigerungstendenzen wie Ni bzw. C.

Hinsichtlich der aus der Erstarrung resultierenden Mikroseigerungen unterscheiden sich die
priméar krz erstarrenden Stéhle von dem primér kfz erstarrenden Stahl durch die kollektive
bzw. entgegengesetzte Tendenz zur Anreicherung der substituierten Legierungselemente. In
den priméar krz erstarrenden Stdhlen liegen Cr und Ni in unterschiedlichen Bereichen in er-
hohten Konzentrationen vor, wahrend in dem betrachteten primér kfz erstarrenden Stahl Cr

und Ni in denselben Bereichen in erhéhten Konzentrationen vorliegen.

4.2.2. Gusszustand

Die Mikrostruktur der im Labormafstab hergestellten CrNi-Stahle AIST 304L, AISI 305L und
ATISI 316L wurde im Gusszustand rasterelektronenmikroskopisch mittels EDX untersucht.
Zudem wurde durch magnetinduktive Messungen der J-Ferritgehalt bestimmt.

Abbildung B. 45 zeigt die Mikrostruktur der Stéhle, zusammen mit der lokalen Verteilung der
substituierten Legierungselemente Cr, Ni, Mn und Mo in den abgebildeten Bereichen. In allen
drei Stahlen liegen im Gusszustand Mikroseigerungen vor. Die Stdhle AISI 304L und AISI
316L zeigen deutliche Ubereinstimmungen hinsichtlich Mikrostruktur und Seigerungszustand.
Der Stahl AISI 305L hingegen weist abweichende Merkmale auf. Die Stdhle AISI 304L und
AISI 316L zeigen ein zweiphasiges Gefiige, bestehend aus Austenit, durchzogen von schmalen
Kanilen aus J-Ferrit. Der 6-Ferrit-Gehalt liegt in beiden Stédhlen bei ca. 6 Vol.-% (Tabelle
A.8). Anhand der Elementverteilungsbilder ist erkennbar, dass der ¢-Ferrit hohe Cr-Gehalte
und geringe Ni-Gehalte aufweist. Das im Stahl AISI 316L enthaltene Legierungselement Mo
ist mit erhchten Gehalten im J-Ferrit vertreten. Innerhalb der austenitischen Gefiigebereiche
ist mit zunehmendem Abstand vom J-Ferrit eine leichte Zunahme des Ni-Gehaltes und
gleichzeitige Abnahme des Cr(Mo)-Gehalts zu erkennen. Anhand der Verteilungsbilder von
Mn sind keine Mikroseigerungen zu erkennen. Der Stahl AISI 305L weist ein einphasig
austenitisches Gefiige ohne é-Ferrit auf. Die Mikroseigerungen liegen im Stahl AISI 305L in
zellformigen Strukturen vor. In diesen sind anhand der Elementverteilungsbilder (Abbildung

B. 45) erhéhte Konzentrationen an Cr, Ni und Mn im Bereich der Zellsiume ersichtlich.

Die Mikrostruktur des Stahls C0.55 im Gusszustand wurde anhand von geétzten metallogra-
fischen Schliffen lichtmikroskopisch untersucht. Im Gefiige sind Ausscheidungen entlang der

Korngrenzen sowie im Korninneren zu erkennen (Abbildung B. 46 a)). Anhand des Zustands-
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diagramms des Stahls (Abbildung B. 41 c)) kann darauf geschlossen werden, dass es sich bei
den Ausscheidungen um Chromreiche Karbide des Typs My3Cy¢ handelt. §-Ferrit konnte im
Rahmen der magnetinduktiven Messungen nicht nachgewiesen werden. Um bereits vor der
Warmumformung einen Grofsteil der Ausscheidungen zu beseitigen, wurde das Gussmaterial
einer achtstiindigen Losungsgliithbehandlung bei 1200 °C unterzogen. Die Menge der im Gefii-
ge vorliegenden Ausscheidungen konnte dadurch erheblich reduziert werden (Abbildung B. 46
b)). Infolge der langen Dauer und hohen Temperatur dieser Warmebehandlung ist ein starkes
Wachstum der Koérner des ohnehin schon grobkérnigen Gussgefiiges zu verzeichnen. Durch
das Durchfiihren der Warmumformung nach der Losungsgliihbehandlung, kann die Korngrofse
durch dynamische Rekristallisationsprozesse wieder reduziert werden. Die deutlich reduzier-
te Menge und Grofe der Ausscheidungen in diesem Zustand, erlaubt die Wahl eine kurzen
Dauer fiir die abschlieffende Losungsglithbehandlung, um ein erneutes Kornwachstum gering

zu halten.

4.2.3. Mikrostruktur im umgeformten und warmebehandelten Zustand

Das Gussmaterial der im Labormafistab hergestellten Stdhle wurde durch Rundschmieden
warm umgeformt. Dabei wurde der Materialdurchmesser von 42mm auf 16 mm reduziert.
Anschliefend wurde das Material einer Losungsgliihbehandlung unterzogen, um den Ge-
brauchszustand einzustellen. In Tabelle A.10 ist die mittlere Korngrofe, sowie der mittels
magnetinduktiver Messungen ermittelte J-Ferritgehalt der Stdhle im 16sungsgeglithten Zu-
stand aufgefiihrt. Die mittleren Korngréfsen der drei CrNi-Stdhle liegen im Bereich zwischen
30 und 40 pm mit Standardabweichungen von ca. 5pum. Der CrMn-Stahl C0.55 weist mit
97,8 £ 35,1 pm eine erheblich héhere Korngrofe auf, welche zudem einer grofieren Streuung
unterliegt. Die Stdhle AISI 304L und AISI 316L enthalten geméfs den magnetinduktiven
Messungen geringe Anteile von J-Ferrit (<0,3 Vol.-%). In den Stdhlen AISI 305L und C0.55

konnte kein d-Ferrit festgestellt werden.

CrNi-Stahle

Zur qualitativen Betrachtung der in den CrNi-Stdhlen vorhandenen Seigerungsstrukturen
wurden Farbniederschlagitzungen nach LICHTENEGGER und BLOECH durchgefiihrt und das
gedtzte Gefiige liber den gesamten Durchmesser der geschmiedeten Rundstébe lichtmikrosko-
pisch untersucht. Die Farbniederschlagétzung machen Seigerungen durch die unterschiedlich
starke braunliche Einfirbung des Austenits in Abhéngigkeit seiner chemischen Zusammen-

setzung sichtbar. 6-Ferrit wird nicht eingeférbt und erscheint weifs [84].
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Im gedtzten Gefiige der Stahle sind bei makroskopischer Betrachtung unregelméfig verteilte
Seigerungsstrukturen mit Dimensionen bis in den Millimeterbereich zu erkennen. Vereinzelt
sind kreuzformige, dendritenartige Strukturen zu erkennen. Diese weisen einerseits eine Ver-
zerrung in Richtung des Materialkerns auf und sind andererseits entlang der Langsrichtung
der geschmiedeten Rundstédbe, welche der Umformrichtung entspricht, gestreckt. In Abbil-
dung B.47 wird dies anhand eines Ubersichtsbildes des geiitzten Gefiiges des Stahls AISI
316L deutlich. Zwischen Rand- und Kernbereich herrschen in keinem der Stéhle systematische
Unterschiede hinsichtlich der Einfarbung des Austenits, welche auf das Vorhandensein von
Blockseigerungen hindeuten wiirden. Auf mikroskopischer Betrachtungsebene (Detailvergro-
ferungen in Abbildung B.47) werden die makroskopisch beobachteten Seigerungsstrukturen
von einer regelméafig auftretenden Substruktur iiberlagert, welche aus feinen, unterschiedlich
stark eingefiarbten Seigerungsbidndern mit Querschnitten von meist unter 50 pm besteht. Die-
se Seigerungsbéander erstrecken sich naherungsweise parallel zur Umformrichtung und sind in
unterschiedlich starker Ausprigung iiber den gesamten Materialdurchmesser vorzufinden.
Die quantitative Untersuchung dieser Mikroseigerungen wurde durch EDX-Messungen in
Form von 2D-Elementverteilungen vorgenommen. Wie anhand der Abbildungen B.47 er-
kennbar ist, konnen Erscheinungsbild und Ausprigung der Seigerungen erhebliche lokale Va-
riationen aufweisen. Die im Folgenden dargestellten Bildausschnitte reprisentieren fiir den
jeweiligen Stahl typische Seigerungsstrukturen und lokale Konzentrationsunterschiede. Abbil-
dung B. 48 zeigt das Gefiige und die Verteilung der Legierungselemente Cr, Ni, Mn und Mo in
den drei CrNi-Stéhlen. Zur Verdeutlichung der lokalen Konzentrationsunterschiede der Legie-
rungselemente wurden an den in Abbildung B. 48 markierten Stellen EDX-Punktmessungen
durchgefiihrt, deren Ergebnisse in Tabelle A. 11 aufgefiihrt sind.

In den Elementverteilungsbildern sind Seigerungen, insbesondere des Elements Ni, zu erken-
nen. Diese erstrecken sich in zeiliger Form, ndherungsweise parallel zur Umformrichtung. In
den Stdhlen AISI 304L und AISI 316L ist eine Tendenz zur Anreicherung von Cr in Ni-armen
Seigerungszeilen ersichtlich. Innerhalb der Cr-reichen Seigerungszeilen sind punktuell sehr ho-
he Cr-Gehalte zu erkennen, welche auf die Prasenz von d-Ferrit hindeuten. Fiir die Elemente
Mn und Mo sind in den Stédhlen AISI 304L und AISI 316L nur schwache Seigerungstendenzen
erkennbar. Bei beiden Elementen ist eine leichte Neigung Anreicherung in Ni-reichen Berei-
chen zu verzeichnen. Punktuell erh6hte Mn-Gehalte, welche in allen drei Stdhlen zu erkennen
sind, deuten auf das Vorhandensein von Mangansulfiden hin. In dem Stahl AISI 305L lie-
gen, anders als bei den zuvor beschriebenen Stéhlen, Cr, Ni und Mn in denselben Bereichen
kollektiv angereichert vor. Hinsichtlich der lokalen minimalen und maximalen Elementkon-
zentrationen existieren signifikante Unterschiede zwischen den einzelnen Stdhlen. Im Stahl
AITST 304L zeigt Ni mit 7,5 Ma.-% bis 11,9 Ma.-% die grofte Spannweite (Tabelle A.11). Die
lokalen Schwankungen der anderen Legierungselemente liegen hier bei <1 Ma.-%. Der Stahl
ATISI 316L zeigt, ahnlich wie der Stahl AISI 304L, hinsichtlich des lokalen Ni-Gehalts die
grokten Schwankungen. Der Ni-Gehalt liegt hier zwischen ca. 10 Ma.-% und 13 Ma.-%. Die

ortlichen Variationen der iibrigen Legierungselemente belaufen sich ca. 1 Ma.-% Cr, 0,5 Ma.-%
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Mo und 0,3 Ma.-% Mn. Im Stahl AIST 305L variiert hingegen der lokale Cr-Gehalt am stérks-
ten. Hier liegen lokale Variationen um bis zu ca. 3 Ma.-% vor. Die lokalen Ni- und Mn-Gehalte
schwanken im Stahl AIST 305L um ca. 2 Ma.-% bzw. 1 Ma.-%.

Aus den beschriebenen Seigerungsstrukturen resultieren in allen der untersuchten Stéhle lo-
kale Schwankungen der Austenitstabilitit um die in Tabelle A.6 aufgefithrten Werte der
globalen Austenitstabilitat. Abweichend von den in Kapitel 4.1.2 beschriebenen Ergebnissen,
wird im Folgenden vorwiegend die Mg3p-Temperatur als Parameter fiir die Austenitstabilitat
verwendet. Wie die in Kapitel 4.1.2 beschriebenen Ergebnisse zeigen, lassen sich aus AGy—q
und Mgso-Temperatur im Wesentlichen die gleichen Aussagen iiber lokale Schwankungen der
Austenitstabilitat ableiten, sodass die parallele Betrachtung beider Parameter nur einen ge-
ringen Mehrwert bietet.

Anhand der globalen Werte der Mgzp-Temperatur ist zu erkennen, dass der Stahl AISI 304L
mit 21,9 °C eine erheblich geringere Austenitstabilitdt aufweist, als die iibrigen Stéhle. De-
ren globale Mgz-Temperaturen liegen im Bereich <-72°C. Die lokalen Schwankungen der
Mgso-Temperatur im Gefiige stellen sich hinsichtlich ihrer Gestalt analog zu den zuvor be-
schriebenen Seigerungen dar und lassen dementsprechend zeilige Strukturen parallel zur Um-
formrichtung erkennen (Abbildungen B.51 bis B.53). In dem Stahl AISI 304L variiert die
Mazo-Temperaturen zwischen ca. -75°C in Bereichen mit hoher Austenitstabilitdt und etwa
50°C in Bereichen mit geringer Austenitstabilitdt. In den Stdhlen AISI 305L und AISI 316L
zeigt die Mgzp-Temperatur dhnlich starke lokale Schwankungen, jedoch liegen diese entspre-
chend der insgesamt hoheren Austenitstabilitdt dieser Stdhle im Bereich erheblich niedri-
gerer Absolutwerte. So zeigen diese Stdhle auch in Bereichen niedrigster Austenitstabilitét
Magso-Temperaturen <-50°C. Die Ergebnisse der EBSD-Untersuchungen zeigen, dass in al-
len Stdhlen unabhéngig von der lokalen Austenitstabilitdt ein austenitisches Gefiige vorliegt.
Im Gefiige der Stahle AISI 304L und AISI 316L koénnen vereinzelt kleine rundliche Kor-
ner ausgemacht werden, welche gegeniiber dem restlichen Gefiige keinen signifikant erh6hten
Bandkontrast zeigen und als krz Phase indiziert werden. Dabei handelt es sich um die be-
reits zuvor anhand ihres hohen Cr-Gehalts identifizierten d-Ferrit Anteile. a- oder e-Martensit
konnte im 16sungsgegliihten Zustand nicht nachgewiesen werden. Sowohl der Bandkontrast
als auch die Orientierungen (IPF) liegen innerhalb der Austenitkérner einheitlich vor, was als
Zeichen fiir ein weitgehend defektfreies Rekristallisationsgefiige ohne Artefakte der vorherigen

Warmumformung interpretiert werden kann.

CrMn-Stahl C0.55

Das Gefiige des Stahls C0.55 im 16sungsgegliihten Zustand ist in Abbildung B. 49, zusammen
mit der lokalen Verteilung der Elemente Cr und Mn dargestellt. Im Gefiige liegt eine ver-

gleichsweise hohe Anzahl nichtmetallischer Einschliisse (Mangansulfide, Manganoxide) inner-
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halb der Austenitkérner vor. Entlang einzelner Korngrenzen ist eine Belegung mit feinen Aus-
scheidungen zu erkennen. Anhand der Elementverteilungsbilder von Cr und Mn (Abbildung
B.50) sind nur im Fall von Cr Seigerungen zu erkennen. Diese sind jedoch &duferst schwach
ausgepragt. Die lokalen Variationen des Cr-Gehalts liegen im Bereich unter 1 Ma.-% (Tabelle
A.11). Abbildung B. 54 zeigt die Ergebnisse von EBSD-Untersuchungen des 16sungsgegliihten
Gefiiges zusammen mit der lokalen Verteilung der Austenitstabilitit. Letztere offenbart ent-
sprechend der schwach ausgeprigten Seigerungen nur geringfiigige lokale Schwankungen. Die
Ergebnisse der EBSD-Untersuchungen zeigen ein verformungsfreies austenitisches Korngefiige

ohne erkennbare Artefakte der vorangegangenen Warmumformung,.

4.2.4. Mikrostruktur in definiert verformten Zustanden

Zur Betrachtung des lokalen Verformungsverhaltens wurde die Mikrostruktur der im Labor-
mafsstab hergestellten Stdhle in unterschiedlichen Stadien plastischer Dehnung (10 %, 20 %,
30 %, 40 %) mittels EBSD untersucht. Zusétzlich wurde, simultan zu den EBSD-Messungen,
die lokale chemische Zusammensetzung mittels EDX gemessen und daraus im Anschluss die
lokale Austenitstabilitdt in Form der Mgso-Temperatur berechnet. In allen Verformungszu-
standen wurde zudem der globale a-Martensitgehalt durch magnetinduktive Messungen be-
stimmt. Neben den im Labormafistab hergestellten Stéahlen, wurde in diese Versuchsreihe auch
der industriell hergestellte CrMn-Stahl CN0.96 als Vergleichswerkstoff fiir den Stahl C0.55
einbezogen.

Die Ergebnisse der Mikrostrukturuntersuchungen sind in den Abbildungen B. 56 bis B. 66
dargestellt. Anhand der EBSD-Aufnahmen sind unterschiedliche Merkmale plastischer Ver-
formung in der Mikrostruktur der Stéhle zu erkennen. Die Mikrostruktur des Stahls AIST 304L
weist im Gegensatz zu den Mikrostrukturen der iibrigen Stéhle signifikante Mengen an ver-
formungsinduziertem a-Martensit auf. Diese Beobachtung deckt sich mit den Ergebnissen der
magnetinduktiven Messungen des globalen a-Martensitgehalts (Tabelle A. 12). Letztere bele-
gen eine deutliche Zunahme des a-Martensitgehalts in diesem Stahl mit steigender plastischer
Verformung von 3,0 & 2,4 Vol.-% bei 10 % auf 62,7 + 5,7 Vol.-% bei 40 % plastischer Dehnung.
Der a-Martensitgehalt nimmt dabei nicht linear mit der plastischen Dehnung zu, sondern
steigt im Intervall von 10 % bis 30 % plastischer Dehnung erheblich stérker an, als bis zu einer
plastischen Dehnung von 10 % bzw. {iber 30 % plastischer Dehnung. Wie anhand der Mikro-
strukturuntersuchungen zu erkennen ist, korreliert die rdumliche Verteilung des Martensits
im Geflige des Stahls AIST 304L mit der lokalen Verteilung der Austenitstabilitéit (Abbildung
B. 56). Bei 10 % plastischer Dehnung sind innerhalb der Bereiche mit niedrigster Austenitsta-
bilitdt ungleichméfig verteilte martensitische Strukturen mit nadelférmigen und blockartigen
Formen vorzufinden. Es handelt sich dabei grofstenteils um a-Martensit. e-Martensit ist deut-

lich weniger haufig vertreten. In Bereichen niedriger Austenitstabilitat liegt zudem o-Ferrit
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vor. Dieser wird bei den EBSD-Messungen wie a-Martensit als krz Phase identifiziert, unter-
scheidet sich von diesem jedoch durch seine rundliche, entlang der Umformrichtung gestreckte
Form. In der direkten Umgebung des J-Ferrits ist kein erhohter Gehalt an Martensit zu ver-
zeichnen. Im Ubergang zu Bereichen hoherer Austenitstabilitit liegt vermehrt e-Martensit
vor. Dieser zeigt nadelférmige Strukturen, innerhalb derer teilweise auch a-Martensit vorzu-
finden ist (Abbildung B.57). Mit zunehmender plastischer Dehnung nimmt der Gehalt an
a-Martensit in Bereichen niedriger Austenitstabilitdt erheblich zu, sodass diese groftflichig
von zusammenhingenden Strukturen aus a-Martensit ausgefiillt werden. e-Martensit ist nur
vereinzelt in den Ubergéingen zu Bereichen hoherer Austenitstabilitéit zu erkennen. Anhand
der Darstellungen des Bandkontrasts wird deutlich, dass die martensitischen Gefiigebereiche
eine erheblich hohere Defektdichte aufweisen, als die austenitischen.

Abbildung B.59 zeigt eine quantitative Auswertung des Auftretens der unterschiedlichen
Phasen in Abhéngigkeit der Mgs)-Temperatur in den verschiedenen Verformungszustanden.
Fiir diese Auswertung wurden die Einzelwerte der My3o-Temperatur aller Bildpunkte der 2D-
Verteilungsbilder aus Abbildung B. 56 in 10 °C-Intervalle zwischen -150 °C und 150 °C bzw.
die Kategorien <-150°C und >150 °C eingeordnet. Innerhalb jedes Intervalls wurde dann die
Anzahl der mittels EBSD den Phasen kfz, krz und hdp zugeordneten Bildpunkte zu einander
ins Verhéltnis gesetzt. So lasst sich erkennen, welcher Anteil der Bereiche mit dhnlicher Auste-
nitstabilitdt in den unterschiedlichen Dehnungsstufen Verformungsmartensit aufweist. Diese
Auftragung belegt fiir alle Verformungszustéinde die zuvor beschriebene Beobachtung, dass in
Bereichen niedriger Austenitstabilitdt ein hoherer Anteil Verformungsmartensit vorliegt, als
in Bereichen hoher Austenitstabilitdt. Bei genauerer Betrachtung wird deutlich, dass diese
Aussage nur auf die Verteilung von a-Martensit zutrifft. Der Gehalt an e-Martensit liegt un-
abhéngig vom Dehnungszustand mit ca. 1-2 % im gesamten Spektrum der Austenitstabilitat
vor. Somit kénnen hier keine Abhéngigkeiten zwischen dem Auftreten von e-Martensit und
der Austenitstabilitdt oder der plastischen Dehnung abgeleitet werden.

Die Auftragungen in Abbildung B. 59 zeigen des Weiteren, dass in Bereichen sehr hoher Aus-
tenitstabilitdt bereits signifikante Gehalte an a-Martensit vorliegen kénnen, bevor Bereiche
mit sehr niedriger Austenitstabilitdt vollstindig martensitisch sind. So liegen beispielsweise
nach 20 % plastischer Dehnung (Abbildung B.59 b)) in Bereichen mit Mgz-Temperaturen
um -150 °C bereits etwa 30 % a-Martensit vor, wahrend in Bereichen mit Mg30-Temperaturen
um 150°C noch ca. 20 % Austenit vorzufinden sind. Durch den Vergleich der Diagramme
a)-d) ist zu erkennen, dass sich in den untersuchten Gefiigebereichen eine Steigerung der
plastischen Dehnung nicht gezwungenermafen in einem Anstieg des Martensitgehalts bei
gleicher Austenitstabilitiat widerspiegelt. Deutlich wird das an dem vergleichsweise geringen
a-Martensitgehalt im Bereich niedriger Austenitstabilitat nach 40 % plastischer Dehnung.
Diese Beobachtungen kénnen anhand der EBSD-Aufnahmen nachvollzogen werden. Seige-
rungszeilen, in denen eine naherungsweise einheitliche, niedrige Austenitstabilitdt vorliegt,
werden auch bei den héheren Dehnungsstufen meist nur unvollstiandig von a-Martensit aus-

gefiillt. Analog dazu sind auch in Seigerungszeilen mit hoher Austenitstabilitdt zum Teil
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martensitische Strukturen vorzufinden.

Eine zusétzliche Betrachtung der Kornorientierungen in Abbildung B. 56 zeigt, dass auch die-
se in einem Zusammenhang mit dem Auftreten von Verformungsmartensit stehen. Die Kor-
norientierungen werden anhand der kristallografischen Richtungen parallel zur X-Achse des
Probenkoordinatensystems, welche der Lastrichtung im Zugversuch entspricht (Abbildung
B. 13), betrachtet. Die Abhéngigkeiten zwischen dem Auftreten von Verformungsmartensit
und der Kornorientierung sind insbesondere bei geringen plastischen Dehnungen erkennbar.
Hier kénnen in benachbarten Koérnern, mit ndherungsweise gleicher Austenitstabilitdt, sehr
unterschiedliche Mengen an Verformungsmartensit festgestellt werden. Die héchsten Marten-
sitgehalte sind dabei in Kérnern mit <111>-nahen Orientierungen vorzufinden. In Abbildung
B. 58 sind in inversen Polfiguren die Orientierungen der austenitischen Gefiigebereiche in den
unterschiedlichen Verformungsstadien, sowie im unverformten Zustand als Punkte dargestellt.
Wiéhrend im unverformten Zustand die Orientierungen einzelner Kérner in Form von Punkt-
wolken zu erkennen sind, wird die Verteilung der einzelnen Punkte mit zunehmender Ver-
formung diffus. Dabei wird deutlich, dass die austenitischen Gefiigebereiche in den Stadien
héherer Verformung vorwiegend <001>- und <101>-nahe Orientierungen aufweisen. Im Ge-
fiige liegen demnach mit steigenden plastischer Dehnung immer weniger Austenitkérner bzw.

Uberreste von Austenitkérnern mit <111>-nahen Orientierungen vor.

Die verformten Mikrostrukturen der St&hle AISI 305L (Abbildung B. 60) und AISI 316L (Ab-
bildung B.61) zeigen erhebliche Abweichungen zu dem Stahl AISI 304L. In beiden Stéhlen
kann unabhéngig vom Dehnungszustand und der lokalen Austenitstabilitdt weder a- noch
e-Martensit durch die EBSD-Untersuchungen nachgewiesen werden.

Nach 10 % plastischer Dehnung ist anhand der Bandkontraste keine signifikante Erh6hung der
Defektdichten im Vergleich zu den unverformten Zusténden (siche Kapitel 4.2.3) zu erkennen.
Als Resultat der Verformung liegen innerhalb einzelner Austenitkérner Orientierungsgradi-
enten vor. Diese sind in den Darstellungen der Kornorientierungen anhand von korninternen
Farbverldufen zu erkennen. Beginnend bei 20 % plastischer Dehnung konnen in den Mikro-
strukturen beider Stdhle zunehmende Mengen von Verformungszwillingen detektiert werden.
Verformungszwillinge sind in den Darstellungen der Kornorientierung als schmale, ldngliche
Strukturen mit zu den umliegenden Kérnern abweichenden Orientierungen zu erkennen. Die
Orientierungsabweichung entspricht im Falle einer perfekten »3-Zwillingskorngrenze einem
Winkel von 60 ° zum umliegenden Korn (vgl. Kapitel 2.1). In Abbildungen des Bandkontrasts
sind Verformungszwillinge durch feine Linien mit niedrigem Bandkontrast (dunkle Graustu-
fen) zu erkennen. Das alleinige Vorhandensein solcher Linien ist jedoch kein hinreichendes
Kriterium fiir den Nachweis von Verformungszwillingen. Abbildung B. 62 verdeutlicht das
anhand von Orientierungsprofilen im Bereich solcher Linien. Nur an Stellen, an denen zu-
sitzlich Orientierungsabweichungen in der IPF Darstellung zu erkennen sind, kénnen die fiir
Zwillingsgrenzen charakteristischen 60 °~Winkel nachgewiesen werden. Es kann zwar gemut-

maft werden, dass die iibrigen Linien im Bandkontrastbild Verformungszwillinge unterhalb
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der Auflosungsgrenze der EBSD-Messungen markieren, jedoch kann hier eine Verwechslung
mit anderen kleinskaligen Verformungsstrukturen, wie Gleitbdndern oder Verformungsmar-
tensit, nicht ausgeschlossen werden. Aus diesem Grund werden Linien mit niedrigem Band-
kontrast, die nicht naher charakterisiert werden kénnen, im Weiteren mit dem Sammelbegriff
Verformungsbander bezeichnet.

Die Verformungszwillinge in den Stdhlen AISI 305L und AISI 316L sind vorwiegend in Kor-
nern mit <101>- und <111>-nahen Orientierungen zu finden. Mit zunehmender plastischer
Dehnung sind vermehrt Verformungszwillinge unterschiedlicher Orientierungen in einzelnen
Austenitkornern zu erkennen. Im Bereich der Schnittpunkte dieser Verformungszwillinge lie-
gen meist sehr geringe Bandkontraste sowie nicht indizierte Messpunkte vor (Abbildung B. 63
a)). Im Bereich von Schnittpunkten von Verformungszwillingen mit Korngrenzen sind héufig
verringerte Bandkontraste in dem benachbarten Korn zu beobachten (Abbildung B. 63 b)).
Ein direkter Zusammenhang zwischen dem Auftreten von Verformungszwillingen und den
seigerungsbedingten Schwankungen der lokalen chemischen Zusammensetzung kann nicht be-
obachtet werden. Abbildung B. 64 verdeutlicht dies anhand des Verteilungsbildes der Mgs,-
Temperatur im Gefiige des Stahls AISI 305L nach 30 % plastischer Dehnung, in welches die im
selben Gefiigebereich detektierten Zwillingsgrenzen eingezeichnet sind. Die Darstellung der

Mgso-Temperatur fungiert dabei stellvertretend fiir die lokale chemische Zusammensetzung.

Die Abbildungen B. 65 und B. 66 zeigen die Ergebnisse der Mikrostrukturuntersuchungen der
CrMn-Stahle C0.55 und CN0.96. Auch in diesen Stdhlen ist in dem untersuchten Bereich
plastischer Dehnungen weder a- noch e-Martensit mittels EBSD nachgewiesen worden. Die
Mikrostruktur des Stahls C0.55 weist ab einer plastischen Dehnung von 10 % Verformungs-
zwillinge, vorwiegend in Kornern der <101>- und <111>-Orientierungsbereiche auf. Mit
steigender plastischer Verformung nimmt die Menge an Verformungszwillingen deutlich zu.
Ab 20 % plastischer Verformung sind diese in Kornern aller Orientierungen in signifikanten
Mengen vorhanden. In der Mikrostruktur nach 40 % plastischer Verformung sind vermehrt
Bereiche mit sehr hoher Defektdichte zu erkennen, in denen nicht indizierte Messpunkte vor-
liegen.

In der Mikrostruktur des Stahls CN0.96 ist eine erheblich geringere Anzahl an Verformungs-
zwillingen vorzufinden als in der Mikrostruktur des Stahls CO0.55. Die Mikrostruktur des
Stahls CN0.96 nach 10 % plastischer Dehnung unterscheidet sich von dem unverformten Zu-
stand (Abbildung B.55) durch Orientierungsgradienten innerhalb der Austenitkérner und
vereinzelt zu erkennende Verformungsbéander. Die Anzahl der Verformungsbander steigt mit
zunehmender plastischer Dehnung deutlich an. Nach 40 % plastischer Dehnung liegen in na-
hezu allen Kérnern sich kreuzende Verformungsbénder verschiedener Richtungen vor. Verfor-
mungszwillinge treten in diesem Stahl erst ab einer plastischen Dehnung von 30 % in signifi-
kanten Mengen auf. Die Anzahl dieser bleibt bei bis zu 40 % plastischer Dehnung gering.
Einfliisse der sehr schwach ausgeprigten Seigerungen auf das Auftreten von Verformungs-

strukturen sind in den CrMn-Stahlen nicht zu beobachten.
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4.2.5. Lokales Verfestigungsverhalten

Zur Analyse der lokalen mechanischen FEigenschaften wurden Nanoindentationsversuche
im unverformten Zustand, sowie nach 20% und 40 % plastischer Dehnung durchgefiihrt.
Dafiir wurden die polierten Oberflichen der Flachzugproben mit mindestens einer Matrix,
bestehend aus 200 (20x10) Eindriicken versehen. Die gemessene Indentationshéirte bzw.
verformungsabhéngige Zunahmen der Indentationshéirte, werden als Indikatoren fiir die
lokale Festigkeit und die lokale Verfestigung im Gefiige verwendet.

Zur Untersuchung der Abhéngigkeit der lokalen Festigkeit von kristallografischen Eigen-
schaften und dem Seigerungszustand wurden im Anschluss an die Indentationsversuche
kombinierte EDX- und EBSD-Messungen in den indentierten Bereichen durchgefiihrt. Fiir
eine Auswertung der Zusammenhéinge zwischen Kornorientierung und lokaler Verfesti-
gung wurden anhand der EBSD-Messungen Eindriicke identifiziert, welche sich eindeutig
bestimmten Austenitkérnern zuordnen lassen und nicht von Korngrenzen geschnitten
werden. Diese wurden im Anschluss den jeweiligen Austenitkérnern zugeordnet, sodass die
mittleren Indentationshérten der indentierten Austenitkérner ermittelt werden konnten.
Das Vorgehen lasst sich anhand von Abbildung B.67 nachvollziehen. Anhand der Lage
der Kornorientierungen in der inversen Polfigur wurden die Indentationshérten der Koérner
anschlieffend in <001>-, <101>- und <111>-nahe Orientierungsbereiche kategorisiert.
Die Abgrenzung dieser Orientierungsbereiche ist in Abbildung B.67 b) durch gestrichelte
Linien gekennzeichnet. Durch diese Kategorisierung der Indentationsergebnisse werden
die Indentationshérten &hnlich orientierter Austenitkorner zusammengefasst, was die Be-
schreibung des Verfestigungsverhaltens in Abhéngigkeit der Kornorientierung ermdglicht.
Im Fall der plastisch verformten Gefiige, wurden in der Software Channel 5, die mittleren
Orientierungen der verformten Korner berechnet und die Kategorisierung anhand dieser
mittleren Orientierungen vorgenommen.

Betrachtungen der Orientierungsabhéngigkeit des Verformungsverhaltens werden iiblicher-
weise anhand der Kornorientierungen parallel zur Lastrichtung der plastischen Verformung
vorgenommen. Die Kategorisierung der Kornorientierungen erfolgte dementsprechend geméfs
der Kornorientierungen in X-Richtung des Probenkoordinatensystems (IPF-X). Aus der
Literatur ist bekannt, dass sich die Anisotropie der mechanischen Eigenschaften des kfz
Kristallgitters im Fall der Nanoindentation mit der Kornorientierung in Normalenrichtung
der indentierten Oberfliche korrelieren ldsst [168][260]. Dies entspricht der Z-Achse des hier
verwendeten Probenkoordinatensystems. Aufgrund der Abweichung zwischen Verformungs-
richtung und Indentationsrichtung, wurde dieser Effekt exemplarisch an dem unverformten
Material des Stahls AISI 304L untersucht, indem nach dem zuvor beschriebenen Vorgehen die
Indentationsergebnisse nach den Kornorientierungen geméfs IPF-7 kategorisiert wurden. Die
Ergebnisse dieser Untersuchungen sind in Tabelle A. 13 aufgefiihrt. Es ist zu erkennen, dass
sich die Indentationshérten der <101>- und <111>-orientierten Korner mit 2,85+ 0,07 GPa
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bzw. 2,81 40,10 GPa nicht signifikant von einander unterscheiden, wihrend die Koérner mit
<001>-Orientierungen geringere Indentationshirten von 2,64 +0,10 GPa aufweisen. Diese

beobachteten Tendenzen decken sich mit Untersuchungen von NIEDERHOFER et al. [261].

In Tabelle A. 14 sind die aus den jeweils mindestens 200 Eindriicken gemittelten Indentati-
onshérten der untersuchten Stdhle aufgefiihrt. Diese zeigen bei allen Stédhlen einen kontinu-
ierlichen Anstieg mit zunehmender plastischer Verformung. Mit diesem Anstieg ist eine teil-
weise erhebliche Erhohung der Standardabweichung verbunden. Unter den CrNi-Stahlen zeigt
der Stahl AISI 304L die stéarkste Steigerung der Indentationshérte, der Stahl AISI 305L die
schwéchste. Anhand der nach Kornorientierungen kategorisierten Indentationshérten (Tabelle
A.15 / Abbildung B. 68) wird deutlich, dass die lokale Zunahme der Indentationshérte eine
Abhéngigkeit von der Kornorientierung zeigt. Diese tritt in allen drei CrNi-Stédhlen auf dhnli-
che Weise in Erscheinung. Wahrend sich die Indentationshérte in den unverformten Zusténden
nur geringfiigig und nicht systematisch zwischen den Kornorientierungen unterscheidet, wei-
sen die Korner mit <001>-Orientierung in allen verformten Zustdnden jeweils die geringste
Indentationshérte auf. Mit zunehmender Verformung steigt dabei die Differenz zwischen den
Indentationshérten der <001>-orientierten und den <101>- bzw. <111>-orientierten Kor-
nern auf bis zu ca. 1 GPa an. Es ist somit ein Trend zu einer stirkeren Verfestigung der
<101>- und <111 >-orientierten Korner im Zuge der Verformung zu beobachten. Auch zwi-
schen den Indentationshérten der <101>- und <111>-orientierten Korner liegen teilweise
erhebliche Abweichungen vor, jedoch ist hier kein tibergeordneter Trend zu erkennen.

Im Gegensatz zu den {iibrigen Stdhlen, konnten in dem Stahl AISI 304L erhebliche Men-
gen Verformungsmartensit in den indentierten Bereichen der um 20 % und 40 % gedehnten
Proben festgestellt werden (Abbildung B.69). Es kann dabei angenommen werden, dass der
mafgebliche Anteil des in den Proben vorgefundenen Verformungsmartensits ein Resultat der
plastischen Dehnung ist und nicht im Zuge der Indentation entstanden ist. In detaillierteren
EBSD-Untersuchungen der Eindriicke im unverformten Zustand konnten keine Hinweise auf
das Vorliegen von Verformungsmartensit im Bereich der Eindriicke gefunden werden. Daraus
lasst sich folgern, dass durch die bei der Indentation eingebrachte plastische Verformung keine
signifikanten Mengen Verformungsmartensit entstehen.

Die teilweise sehr hohen Anteile an Verformungsmartensit in den Proben des Stahls AISI
304L erschweren die Betrachtung des Einflusses der Austenitkornorientierungen auf die lo-
kale Verfestigung in diesem Stahl. Insbesondere in der um 40 % gedehnten Probe, sind die
Orientierungen einer Vielzahl der Austenitkorner nicht mehr zweifelsfrei identifizierbar, so
dass diese nicht in die Auswertung einbezogen werden konnten. Austenitkérner in denen auf-
grund ihrer Orientierungen bevorzugt Martensit entsteht, sind demnach in der Auswertung
unterrepréasentiert. Aus diesem Grund wurde im Fall des Stahls AISI 304L zusétzlich eine
alternative Vorgehensweise zur Auswertung der lokalen Indentationshéirte angewendet. Dafiir

wurden samtliche Eindriicke anhand der EBSD-Messungen nach den Phasen Austenit und
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a/e-Martensit kategorisiert. Wie in Abbildung B. 70 dargestellt, wurden der Kategorie Aus-
tenit Eindriicke zugeordnet, welche ausschlieflich von austenitischer Phase umgeben sind.
Eindriicke, in deren direktem Umfeld a- oder e-Martensit vorzufinden ist, wurden der Ka-
tegorie «v/e-Martensit zugeordnet. Die in Abbildung B. 68 a) dargestellten Ergebnisse dieser
Auswertung lassen Abhéngigkeiten der Indentationshérte vom Auftreten der verschiedenen
Phasen erkennen. Die Indentationshérte des Austenits steigt von 2,80 4+ 0,24 GPa im unver-
formten Zustand auf 4,07 + 0,36 GPa im 20 % gedehnten Zustand zunéchst erheblich an. Der
im 40 % gedehnten Zustand vorgefundene Austenit weist eine dazu fast identische Inden-
tationshérte von 4,08 £0,36 GPa auf. Die dem «/e-Martensit zugeordneten Gefiigebereiche
weisen in den jeweiligen Verformungszustianden um ca. 10-15% hohere Indentationshérten
auf, als die austenitischen Gefiigebereiche. Zudem ist hier ein leichter Anstieg der Indentati-
onshérte vom 20 % zum 40 % gedehnten Material zu erkennen.

Die CrMn-Stahle CN0.96 und C0.55 weisen insgesamt hohere Indentationshérten auf, als
die zuvor beschriebenen CrNi-Stéhle und zeigen auch untereinander erhebliche Unterschiede.
Die Indentationshérte des Stahls CN0.96 liegt im unverformten Zustand mit 5,72 + 0,32 GPa
deutlich héher, als die des Stahls C0.55 mit 3,83 4+ 0,28 GPa. Anhand der Indentationshérten
in den verformten Zustédnden sind Unterschiede im Verfestigungsverhalten der beiden Stahle
zu erkennen. Die Indentationshéirte des Stahls CN0.96 liegt im 20 % gedehnten Zustand mit
5,77 £+ 0,39 GPa auf dem Niveau des unverformten Zustands und steigt im 40 % gedehnten Zu-
stand auf 7,12 + 0,60 GPa an. Die Indentationshérte des Stahls C0.55 hingegen zeigt bereits
im 20 % gedehnten Zustand einen signifikanten Anstieg auf 4,71 £ 0,35 GPa und erhoht sich
im 40 % gedehnten Zustand weiter auf 6,04 + 0,77 GPa. Hinsichtlich der Orientierungsabhén-
gigkeit der Indentationshérte ist auch bei den CrMn-Stéahlen festzustellen, dass der Anstieg
mit zunehmender Verformung in Kérnern mit <001>-Orientierung am schwéchsten ausge-
pragt ist (Abbildung B.68 d) und e)). Die Indentationshérte der Kérner mit <001>-nahen
Orientierungen ist daher in allen Zusténden geringer als die Indentationshérte der Kérner mit
anderen Orientierungen. Die Indentationshérten der <101>- und <111>-orientierten Kérner
offenbaren keine eindeutigen Tendenzen fiir das Verfestigungsverhalten. Im Stahl CN0.96
liegt die Indentationshérte der <111>-orientierten Koérner auf demselben Niveau wie die der
<101>-orientierten Kérner (20 % Dehnung) oder dariiber (40 % Dehnung). Im Stahl C0.55
ist die Indentationshéirte der <111>-orientierten Koérner im 20 % gedehnten Zustand deut-
lich hoher und im 40 % gedehnten Zustand deutlich niedriger als die der <101>-orientierten

Korner.
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4.3. Verhalten der Laborlegierungen in Luft und
H,-Atmosphare

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse von Untersuchungen des Werkstoffverhaltens der im
Rahmen dieser Arbeit im Labormafistab hergestellten Stahle AISI 304L, AISI 305L, AISI 316L
und CO0.55 vorgestellt. Die Versuchsbedingungen der Zugpriifung in Luft und Wasserstoffat-
mosphére unterscheiden sich, wie in Kapitel 3.5.2 beschrieben, hinsichtlich Probengeometrie,
H,y-Druck und Oberflichenzustand von den Versuchsbedingungen, unter denen die industriell
hergestellten Stdhle (Kapitel 4.1) gepriift wurden. Die industriell hergestellten Stéhle W11
und CNO0.96 wurden daher zusammen mit den im Labormafistab hergestellten Legierungen
erneut gepriift, um den Einfluss der abweichenden Versuchsbedingungen auf das Verhalten

im Zugversuch beurteilen zu konnen.

4.3.1. Mechanische Kennwerte

Die Ergebnisse der mechanischen Werkstoffpriifung in Luft und in Wasserstoffatmosphére
(10 MPa Gasdruck, RT) sind in Tabelle A. 16 aufgefiihrt. Bei der mechanischen Priifung in
Luft zeigen samtliche Stihle ein duktiles Verhalten mit Bruchdehnungen im Bereich zwischen
61 % (AISI 304L) und 77 % (W11 / AISI 305L). Die zugehérigen Brucheinschniirungen zeigen
eine erheblich groflere Spannweite als die Bruchdehnungen. Hier sind deutliche Unterschiede
zwischen den CrNi- und den CrMn-Stéhlen auszumachen. Die vier CrNi-Stédhle versagen mit
Brucheinschniirungen zwischen 72 % (AISI 304L) und 84 % (W11). Bei den beiden CrMn-
Stahlen CN0.96 und C0.55 fallt die Brucheinschniirung mit 65 % bzw. 50 % deutlich geringer
aus. Im Fall des Stahls C0.55 geht die geringe Brucheinschniirung mit einem vergleichsweise
hohen Anteil der Gleichmafdehnung (71 %) an der Gesamtdehnung (75 %) einher.

Auch bei den in Luft gemessenen Werten fiir die 0,2 %-Dehngrenze R, » und die Zugfestigkeit
R,, werden erhebliche Unterschiede zwischen den CrNi- und den CrMn-Stéahlen deutlich. R 2
liegt bei den CrNi-Stéhlen zwischen 162 MPa (AISI 304L) und 210 MPa (W11). R, liegt zwi-
schen 539 MPa (AISI 305L) und 715 MPa (AISI 304L). Die hochste Zugfestigkeit unter den
CrNi-Stahlen erreicht der Stahl AIST 304L, welcher die niedrigste 0,2 %-Dehngrenze aufweist.
Die 0,2 %-Dehngrenzen der Stahle CN0.96 und C0.55 liegen mit 561 MPa bzw. 360 MPa deut-
lich hoher als die der CrNi-Stéhle. Gleiches gilt fiir die Zugfestigkeiten von 1018 MPa (CN0.96)
und 889 MPa (C0.55).

Bei der mechanischen Priifung in Wasserstoffatmosphére zeigen die CrNi-Stdhle W11 und
AISI 304L, sowie die CrMn-Stéhle CN0.96 und CO0.55 eine erhebliche Verringerung der Duk-
tilitdtskennwerte gegeniiber den in Luft gemessenen Werten. Die Stdhle AIST 305L und AISI

316L zeigen keine signifikanten Unterschiede zwischen den in Luft und den in Wasserstoffat-
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mosphére gemessenen mechanischen Eigenschaften.

Unter den CrNi-Stahlen fallt der Duktilitdtsverlust des Stahls W11 mit einer Bruchdehnung
von 65 % und einer Brucheinschniirung von 49 % geringer aus, als der des Stahls AIST 304L.
Letzterer zeigt in Wasserstoffatmosphére eine Bruchdehnung von 43 % und eine Bruchein-
schniirung von 32 %. Die relativen Brucheinschniirungen liegen bei 59,2 % (W11) und 44,2 %
(AISI 304L). Der Duktilitatsverlust der beiden CrMn-Stéhle in Wasserstoffatmosphére mani-
festiert sich insbesondere in einer Reduzierung der Bruchdehnung. Diese féllt bei dem Stahl
C0.55 erheblich stéirker aus als bei dem Stahl CN0.96. Letzterer zeigt eine Bruchdehnung
von 53 %, was einer Reduzierung um 18 Prozentpunkte gegeniiber der Bruchdehnung in Luft
entspricht. Die Bruchdehnung des Stahls C0.55 liegt in Wasserstoffatmosphére bei 27 % und
somit 48 Prozentpunkte unter der Bruchdehnung in Luft. Die Verringerung der Bruchein-
schniirung fallt bei beiden Stdhlen mit Z,q = 63,9 % (CN0.96) und Z,,. = 62,1 % (C0.96)
ahnlich zueinander aus und ist geringer, als bei den CrNi-Stahlen. Die hier beschriebenen
Duktilitétseigenschaften des Stahls CN0.96 in Wasserstoffatmosphére weichen stark von den
in Kapitel 4.1 beschriebenen Ergebnissen ab. Aus diesem Grund wurde der Stahl CN0.96 in
alle ankniipfenden, fiir die im Labormafstab hergestellten Stdhle vorgesehenen Versuchsrei-
hen mit einbezogen.

Hinsichtlich der Festigkeitskennwerte bei der mechanischen Priifung in Wasserstoffatmosphére
ist festzustellen, dass mit Ausnahme des Stahls CN0.96 alle Stdhle, welche einem Duktilitats-
verlust unterliegen, eine leichte Verringerung der 0,2 %-Dehngrenze zeigen. Die Zugfestigkeit
bleibt bei den CrNi-Stdhlen weitgehend unverdndert und liegt nur bei den CrMn-Stéhlen

deutlich unter den in Luft gemessenen Werten.

4.3.2. Bruchfldchenanalyse

Nach der mechanischen Priifung in Luft und in Wasserstoffatmosphére (10 MPa Gasdruck,
RT) wurden die Bruchflichen der Zugproben rasterelektronenmikroskopisch untersucht, um
aus den Erscheinungsbildern der Bruchflichen Riickschliisse auf die Versagensmechanismen
ziehen zu konnen. Im Folgenden werden die Ergebnisse dieser Bruchflichenanalyse fiir die
Stihle AISI 304L, AISI 305L, AISI 316L, CN0.96 und C0.55 anhand von jeweils einer Uber-
sichtsaufnahme, sowie mehreren Detailaufnahmen der Bruchflichen vorgestellt.

Die Bruchflichen der in Luft gepriiften Zugproben sind in den Abbildungen B.71 bis B. 75
dargestellt. Mit Ausnahme des Stahls C0.55 zeigen die Ubersichtsaufnahmen aller untersuch-
ten Stdhle das Erscheinungsbild eines duktilen Trichter-Kegel-Bruchs. Charakteristisch fiir
dieses Bruchbild ist eine nédherungsweise ebene Flache im Zentrum der Bruchflache, welche
zum Rand hin von Scherlippen umgeben ist. Dabei liegt die Ebene im Zentrum der Bruch-
fliche orthogonal zur Belastungsrichtung der Probe, wihrend die Scherlippen im Idealfall in

einem Winkel von 45 °, entsprechend dem Winkel der maximalen Schubspannung, zur Belas-
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tungsrichtung liegen. Dieses Bruchbild wird in der Regel mit einem transkristallinen Versagen
in Verbindung gebracht [168]. Anhand der Detailaufnahmen ist zu erkennen, dass im Zentrum
der Bruchflichen rundliche Waben unterschiedlicher Gréfien vorliegen. Im Bereich der Scher-
lippen weisen die Waben eine Streckung in Richtung Probenrand auf. Eine Besonderheit ist
an der Bruchfliche des Stahls CN0.96 (Abbildung B.74) zu erkennen. Hier zeigt die Ebene
im Zentrum der Bruchfliche eine zerkliiftete Erscheinungsform mit teilweise unregelmafig
geformten Wabenstrukturen.

Die Bruchfliche des in Luft gepriiften Stahls C0.55 (Abbildung B. 75) hat ein fiir das duktile
Versagen austenitischer Stédhle untypisches Erscheinungsbild. Die gesamte Bruchfliche liegt
annahernd orthogonal zur Belastungsrichtung und weist in weiten Teilen klaffende Korngren-
zen auf. Auf den Oberflichen der dadurch zu erkennenden Kornflichen sind flache Waben
unterschiedlicher Grofe zu erkennen. Im Gegensatz zu den iibrigen Stidhlen deutet die Bruch-

flache des Stahls C0.55 auf ein interkristallines Versagen hin.

Die Abbildungen B. 76 bis B. 80 zeigen die Bruchflichen der in Wasserstoffatmosphére ge-
priiften Zugproben. Die Bruchflache des Stahls AISI 304L offenbart deutliche Abweichungen
zu dem in Luft festgestellten Trichter-Kegel-Bruch. Die Bruchfliche zeigt eine stark aus-
gepragte, unregelméafige Topographie und ist von langen Rissen durchzogen. Die typischen
Wabenstrukturen eines duktilen Bruchs sind nicht zu erkennen. Stellenweise sind jedoch par-
allel zueinander verlaufende, langgestreckte Waben zu erkennen (Abbildung B. 76 c)). Diese
sind das Resultat der Bildung von Mikroporen entlang der Schnittlinien von Gleitbdndern
verschiedener Gleitsysteme und konnen ein Hinweis auf eine durch Wasserstoff gesteigerte
Tendenz zu planarem Versetzungsgleiten sein. Aufterdem sind vereinzelt facettenartige Fla-
chen zu erkennen, welche Spuren von Verformungsbéndern in Form von parallelen und sich
kreuzenden Linien aufweisen (Abbildung B. 76 d)). Diese Erscheinungen kénnen auf das Ver-
sagen entlang von Rekristallisationszwillingen zuriickgefiihrt werden (vgl. Kapitel 1.4.3).
Anhand der Bruchflichen der anderen CrNi-Stdhle, AIST 305L und AISI 316L, ist kein Ein-
fluss der Wasserstoffatmosphére auf den Bruchmodus erkennbar. Beide Stdhle zeigen einen
duktilen Trichter-Kegel-Bruch ohne signifikante Abweichungen zu der nach der Priifung in
Luft beobachteten Verteilung und Struktur der Waben.

Die Bruchfliche des CrMn-Stahls CN0.96 zeigt einen deutlichen Einfluss der Wasserstoffat-
mosphére. Die Bruchflache lésst sich in zwei Bereiche mit unterschiedlichen Charakteristika
unterteilen, deren Grenze in Abbildung B. 79 a) durch eine gestrichelte Linie markiert ist. Der
unterhalb der Markierung liegende Bereich besteht aus einer zusammenhéngenden Fléche mit
dem Erscheinungsbild eines duktilen Wabenbruchs. Der dariiber liegende Bereich hingegen
weist Risse mit Ausdehnungen von mehreren hundert pm sowie klaffende Korngrenzen auf.
Zudem sind dhnliche Strukturen wie an der Bruchflédche des Stahls AISI 304L zu erkennen. Die
Kornoberflichen weisen vereinzelt facettenartige Flachen mit parallelen und sich kreuzenden
Linienmustern auf. Auch ldngliche, parallel zueinander verlaufende Wabenstrukturen sind zu

erkennen. Die Bruchfliche des zweiten CrMn-Stahls C0.55 zeigt ebenfalls einen deutlichen
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Einfluss der Wasserstoffatmosphére. Wie nach der Priifung in Luft sind hier Anzeichen eines
interkristallinen Bruchs zu erkennen. Im Unterschied zu der in Luft gepriiften Probe, sind
jedoch nur vereinzelt klaffenden Korngrenzen und Waben auf den Kornflachen zu erkennen.
Stattdessen weist die Mehrzahl der Kornflichen feine Linien auf, welche auf das Austreten

von Verformungsbéndern an Korngrenzen hindeuten.

4.3.3. Mikrostrukturuntersuchungen

Nach der mechanischen Priifung in Luft und in Wasserstoffatmosphére wurden Untersuchun-
gen der Mikrostruktur der Stahle hinsichtlich des Auftretens von Verformungsstrukturen und
sekundiren Rissen anhand von L&ngsschliffen durchgefiihrt. Bereits anhand der Messungen
des globalen a-Martensitgehaltes (Tabelle A.16) wird deutlich, dass nach der mechanischen
Priifung ausschlieflich in dem Stahl AISI 304L signifikante Gehalte an verformungsinduzier-
tem a-Martensit vorliegen. Nach der mechanischen Priifung in Luft bei Raumtemperatur
belduft sich der Gehalt an a-Martensit hier auf 51,1 Vol.-%. Nach der Priifung in Wasser-
stoffatmosphére bei gleicher Temperatur fallt der Gehalt an a-Martensit, entsprechend der
geringeren Dehnung, mit 41,9 Vol.-% etwas geringer aus. Das ausschliefliche Auftreten von
a-Martensit in den Proben des Stahls AISI 304L steht im Einklang mit der deutlich nied-
rigeren globalen Austenitstabilitdt dieses Stahls, verglichen mit den anderen St&hlen (Ta-
belle A.6). Die Mys-Temperatur und die thermodynamische Triebkraft AG~—« des Stahls
ATIST 304L weisen mit 21,9 °C bzw. -2796,2 J /mol eine deutliche Differenz zu dem Stahl AISI
305L auf, welcher mit Werten von -72,1°C und -2446,6 J/mol fiir die Mg3p-Temperatur und
AGr— ¢ die néchst hohere Austenitstabilitét zeigt. Auch beziiglich einer v — e-Umwandlung
weist der Stahl AISI 304L die geringste Stabilitdt auf. Die thermodynamische Triebkraft
AG~r—¢ liegt hier bei -659,9 J/mol und ist damit deutlich kleiner, als die Triebkraft fiir eine
v — a-Umwandlung.

Mikrostruktur nach der Priifung in Luft

Die Ergebnisse von EDX- und EBSD-Untersuchungen im Gefiige des Stahls AISI 304L besta-
tigen das Vorliegen eines hohen Gehalts an a-Martensit nach der mechanischen Priifung in
Luft und weisen zudem geringe Gehalte an e-Martensit nach (Abbildung B. 81). Die Verteilung
des Martensits orientiert sich dabei deutlich an der lokalen Verteilung der Austenitstabilitét.
Die in Bereichen mit hoher Austenitstabilitit verbleibenden austenitischen Gefiigeanteile wei-
sen eine vergleichsweise geringe Defektdichte auf. Strukturen wie Verformungszwillinge oder
Gleitbander sind hier nur in geringem Mafie zu erkennen. Die austenitischen Gefiigebereiche

zeigen groftenteils <001 >-nahe Kornorientierungen. Dies wird in Abbildung B. 84 a) anhand
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der Auftragung der Orientierungsverteilung des Austenits in einer inversen Polfigur deutlich.
Im Gefiige der Stéhle AISI 305L (Abbildung B.82) und AISI 316L (Abbildung B.83) liegt
nach der Zugpriifung in Luft unabhéngig von der lokalen Austenitstabilitdt weder a- noch
e-Martensit in signifikanten Mengen vor. Bei den als krz Phase indizierten Gefiigebereichen
in dem Stahl AISI 316L kann aufgrund der Morphologie auf é-Ferrit geschlossen werden. Die
Verformungsstrukturen in beiden Stéhlen sind von einer hohen Anzahl von Verformungszwil-
lingen und Verformungsbéndern in Kornern aller Orientierungen gepragt. Einzelne Korner
sind jedoch frei von derartige Strukturen. Abhéngigkeiten von der Kornorientierung oder der
lokalen chemischen Zusammensetzung sind dabei nicht zu erkennen. Wie anhand der inversen
Polfiguren in Abbildung B.84 b) und c) visualisiert, liegen im Gefiige beider Stéhle vorwie-
gend Korner mit <101>- und <111>-nahen Orientierungen vor.

Auch in der Mikrostruktur der CrMn-Stéhle CN0.96 (Abbildung B.85) und C0.55 (Abbil-
dung B. 87) sind anhand der Ergebnisse der EBSD-Untersuchungen keine Anzeichen fiir das
Vorliegen von a- oder e-Martensit zu erkennen. In beiden Stéhlen liegt eine hohe Anzahl
an Verformungszwillingen und Verformungsbidndern vor. In dem Stahl CN0.96 sind dabei
bedeutende Unterschiede zwischen einzelnen Koérnern zu erkennen. Diese lassen sich anhand
der IPF-X-Darstellung der Kornorientierungen nur teilweise auf unterschiedliche Orientie-
rungen der Korner zuriickfithren. Kérner mit <001>-nahen Orientierungen sind weitgehend
frei von diesen Verformungsstrukturen. Kérner mit <101>-nahen Orientierungen hingegen,
kénnen sowohl mit, als auch ohne diese Verformungsstrukturen vorgefunden werden. Diese
Unterschiede kénnen durch die zusétzliche Betrachtung der Kornorientierungen entlang einer
anderen Richtung des Probenkoordinatensystems (IPF-Y, IPF-Z) auf unterschiedliche Rota-
tionen der Korner um die X-Achse zuriickgefiihrt werden (Abbildung B.86). Anders als in
dem Stahl CN0.96, sind in dem Stahl C0.55 Verformungszwillinge und Verformungsbénder
in sdmtlichen Kérnern vorzufinden. Deren Auspragung fallt in verschiedenen Kérnern unter-
schiedlich stark aus, jedoch lassen sich dabei keine Abhéngigkeiten von Kornorientierungen

ausmachen.

Mikrostruktur nach der Priifung in Wasserstoffatmosphare

Das Auftreten oberflichennaher sekundéarer Risse in der Mikrostruktur austenitischer Stéahle
ist ein charakteristisches Merkmal fiir deren Schiadigung in wasserstoffhaltigen Umgebun-
gen. Die in Wasserstoffatmosphére mechanisch gepriiften Proben wurden daher anhand von
Langsschliffen auf sekundére Risse untersucht. Analog zu den in Kapitel 4.1.2 vorgestellten
Ergebnissen wurde dabei die Rissdichte als Anzahl der Risse pro Léngeneinheit der Pro-
benoberfliche im Schliffbild und die Risstiefe als Entfernung zwischen Probenoberfliche und
Rissspitze quantitativ ausgewertet. Die Ergebnisse dieser Auswertung sind in Tabelle A.17

aufgefiihrt.
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Unter den CrNi-Stéahlen weist ausschlieflich der Stahl AISI 304L nach der Priifung in Wasser-
stoffatmosphére (10 MPa Gasdruck, RT) sekundére Risse auf. Diese sind mit einer Rissdichte
von 8,4mm™ zahlreich vertreten. Die Risstiefe betrigt 20,9 & 22,3 pm und weist damit eine
erheblich Streubreite auf. Wie zuvor anhand der industriell hergestellten CrNi-Stéhle beob-
achtet, liegen auch im Fall des Stahls AISI 304L die sekundéren Risse ungleichméfig entlang
der Probenoberflache verteilt vor. Durch EBSD-Untersuchungen kann auch hier die Lage
der sekundéiren Risse mit dem Auftreten von Verformungsmartensit im Bereich der Proben-
oberflache korreliert werden (Abbildung B. 88). Detaillierte Mikrostrukturuntersuchungen im
Bereich sekundérer Risse verdeutlichen, dass die Risspfade vorwiegend durch Gefiigebereiche
verlaufen, in denen a-Martensit vorliegt (Abbildungen B.89 und B.91). Der neben dem a-
Martensit in der Mikrostruktur des Stahls AISI 304L vorliegende e-Martensit kann nicht mit
sekundéren Rissen in Verbindung gebracht werden.

Die Rissflanken der sekundiren Risse konnen glatte oder auch zerkliiftete Erscheinungsformen
zeigen. Zum Teil sind stufenartige Absétze zu erkennen, welche kurzfristige Richtungsande-
rungen des Rissverlaufs markieren. In Abbildung B. 90 ist dies an den durch Pfeile gekenn-
zeichneten Stellen sichtbar. Die Richtungsénderung des Risses erfolgt an den gekennzeichneten
Stellen entlang von quer zum Rissverlauf liegenden a-martensitischen Strukturen. Die exakten
Rissverlaufe durch a-martensitische Strukturen lassen sich aufgrund der hohen Defektdichte in
diesen Bereichen nur schwer nachvollziehen. Im Bereich der Rissspitzen sind Anzeichen dafiir
zu erkennen, dass die Risse zumindest teilweise transkristallin durch a-Martensit verlaufen.
An Rissabschnitten, welche in austenitischen Gefiigebereichen liegen, lassen sich ausschlieft-
lich transkristalline Verldufe feststellen.

An den Oberflichen der Stdhle AISI 305L und AISI 316L konnten unter den gewéhlten
Priifbedingungen keine sekundéren Risse vorgefunden werden. Da weder anhand der mecha-
nischen Eigenschaften, noch durch sekundare Risse eine Schidigung dieser Stidhle in Wasser-
stoffatmosphiére festgestellt werden konnte, wird an dieser Stelle auf eine Besprechung der

Mikrostruktur nach der mechanischen Priifung in Wasserstoffatmosphére verzichtet.

Im Fall der CrMn-Stéhle konnten nach der Priifung in Wasserstoffatmosphére (10 MPa Gas-
druck, RT) sowohl an dem Stahl CN0.96, als auch an dem Stahl C0.55 sekundére Risse
festgestellt werden. Hinsichtlich der Rissdichte zeigen sich erheblich Unterschiede zwischen
den beiden Stihlen. Die Rissdichte in dem Stahl CN0.96 liegt mit 2,7 mm™ um eine GroéRen-
ordnung héher als bei dem Stahl C0.55 mit 0,25 mm™. Die Risstiefe fillt mit 12,6 11,9 pm
(CNO0.96) und 14,9 + 21,1 um (C0.55) dhnlich aus, jedoch belegt die Standardabweichung eine
deutlich starkere Streuung der Risstiefen in dem Stahl C0.55.

Auch das Erscheinungsbild der sekundéren Risse unterscheidet sich deutlich zwischen den
beiden CrMn-Stéhlen. Wahrend die Risse in dem Stahl CN0.96 eine meist V-formige Gestalt
haben und im Rissverlauf keine signifikanten Richtungsdnderungen zeigen (Abbildung B. 92),
haben die Risse in dem Stahl C0.55 unregelmifige Formen mit kleinem Offnungswinkel und
teils erheblichen Richtungsdnderungen (Abbildung B. 93). In dem Stahl C0.55 konnte zudem
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in manchen Féllen eine Korngrenzenbelegung im Bereich unmittelbar vor Rissspitzen festge-
stellt werden (Abbildung B.93 b)). Anhand der Ergebnisse der EBSD-Untersuchungen des
Gefiiges in der Umgebung der sekundéren Risse werden weitere Unterschiede deutlich. Die
sekundédren Risse im Stahl CN0.96 verlaufen transkristallin durch das austenitische Gefii-
ge und liegen in Bereichen mit einer hohen Dichte an Defekten, wie Verformungszwillingen
und Verformungsbéndern (Abbildung B.94). Einige der vorgefundenen Risse folgen mit ih-
rem Risspfad dem Verlauf solcher Verformungsstrukturen. Deutlich wird dies z.B. an dem
in Abbildung B. 95 dargestellten Riss. Die sekundéren Risse in dem Stahl C0.55 zeigen ei-
nen deutlichen interkristallinen Verlauf durch das austenitische Korngefiige (Abbildungen
B.96 und B.97). Die Korngrenzen, entlang derer die Risse verlaufen, weisen Schnittpunkte
mit Verformungsbéndern und Verformungszwillingen auf. Dariiber hinaus ist keine erhchte
Defektdichte entlang der Risspfade zu erkennen. Zusammenhénge der Rissbildung mit ver-
formungsinduzierten Phasenumwandlungen konnten in keinem der CrMn-Stéhle vorgefunden

werden.
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Kapitel 5

Diskussion

Gegenstand der vorliegenden Arbeit sind Untersuchungen zum Einfluss des mikro-
strukturellen Verformungsverhaltens und lokaler, seigerungsbedingter Variationen des
Verformungsverhaltens auf die Wasserstoffversprodung austenitischer Stdhle. Im Folgenden
werden die im Rahmen dieser Arbeit gewonnenen Ergebnisse vor dem Hintergrund der in den
Kapiteln 1 und 2 beschriebenen wissenschaftlichen Grundlagen sowie unter Einbeziehung von
Fachliteratur diskutiert. In Kapitel 5.1 wird zunéchst die Mikrostruktur der untersuchten
Stéhle im Ausgangszustand vor der mechanischen Priifung betrachtet. Das Hauptaugenmerk
liegt dabei auf den Eigenschaften der in den CrNi-Stahlen beobachteten Seigerungen und
deren Auswirkungen auf die lokalen Materialeigenschaften. In dem darauffolgenden Kapitel
5.2 wird auf Basis der mikrostrukturellen Eigenschaften das plastische Verformungsver-
halten der Stédhle in Luft auf makroskopischer und mikroskopischer Ebene diskutiert. Die
dabei gewonnenen Erkenntnisse werden in Kapitel 5.3 auf das Versprédungsverhalten der
untersuchten Stdhle in Wasserstoffatmosphére iibertragen. Dabei werden Zusammenhénge
zwischen der wasserstoffinduzierten Rissbildung und dem lokalen Einsetzen bestimmter
Verformungsmechanismen in der Mikrostruktur herausgearbeitet. Abschliefsend werden aus
den beobachteten Zusammenhéngen {ibergeordnete Schlussfolgerungen fiir die Bestéandigkeit

austenitischer Stiahle gegen Wasserstoffversprodung gezogen.

5.1. Mikrostrukturelle Eigenschaften im Ausgangszustand

Die Anfilligkeit eines austenitischen Stahls fiir Wasserstoffversprodung wird unter konstan-
ten Versuchsbedingungen von dessen chemischer Zusammensetzung und den Eigenschaften
von dessen Mikrostruktur kontrolliert. Die chemische Zusammensetzung wirkt sich iiber ih-

ren Einfluss auf materialphysikalische Eigenschaften wie Phasenstabilitit und SFE unmit-
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telbar auf das Einsetzen bestimmter Mechanismen im Zuge einer plastischen Verformung
aus. Durch die Anwesenheit von atomar im Kristallgitter gelostem Wasserstoff konnen die-
se Verformungsmechanismen, geméft der in Kapitel 1.4.1 beschriebenen Mechanismen der
Wasserstoffversprodung, ihre Auspragung dndern und ein makroskopisch betrachtet sprodes
Versagen herbeifiihren. Hinsichtlich der Mikrostruktur haben verschiedene Aspekte einen Ein-
fluss auf die Wasserstoffversprodung. In der Literatur werden hierbei meist die Korngrofse und
das Vorliegen von Fremdphasen im austenitischen Gefiige genannt [162, 164]. Unter dem Be-
griff Fremdphasen sind in diesem Zusammenhang sowohl Karbid- und Nitridausscheidungen
[262, 263], als auch J-Ferrit [264] und Martensit [139, 265] zu verstehen. Diese Aspekte der
Mikrostruktur, zu deren Auswirkungen bereits zahlreiche Untersuchungen in der Literatur zu
finden sind (siehe Kapitel 1.4.2), haben daher prinzipiell eine Relevanz fiir die im Rahmen
dieser Arbeit durchgefiihrten Betrachtungen.

Die Auswirkungen von Seigerungen in der Mikrostruktur austenitischer Stéhle finden in
der Literatur zur Wasserstoffversprodung bislang nur wenig Beachtung. WEBER et al. [16,
24| konnten in diesem Zusammenhang beobachten, dass das Wachstum sekundérer Risse in
metastabilen CrNi-Stdhlen wéhrend einer mechanischen Priifung in Wasserstoffatmosphére
durch Ni-reiche Seigerungszonen in der Nahe der Probenoberfliche begrenzt wird. MICHLER
et al. [23] beschreiben Unterschiede der mechanischen Eigenschaften von gewalztem Stabma-
terial und Walzblech aus dem Stahl X2CrNiMo17-12-2 bei der Priifung in Wasserstoffatmo-
sphéare im Bereich cryogener Temperaturen. Sie fithren dies auf die unterschiedliche raumliche
Verteilung von Ni-Seigerungen in den verschiedenen Erzeugnisformen zuriick, aus der unter-
schiedliche rdumliche Anordnungen von Verformungsmartensit resultieren. Durch die hohe
Diffusionsgeschwindigkeit dieses a-Martensits fiir Wasserstoff fiihrt dessen unterschiedliche
rdumliche Anordnung nach MICHLER et al. zu einer unterschiedlich schnellen Durchdringung
des Probenquerschnitts mit Wasserstoff, woraus unterschiedliche Versprodungsverhalten re-
sultieren [23]. In Anbetracht dieser Untersuchungsergebnisse und vor dem Hintergrund, dass
Seigerungen in konventionell hergestellten hochlegierten Stdhlen als nahezu unvermeidbar
anzusehen sind, erscheint es sinnvoll die Eigenschaften von Seigerungen in Mikrostrukturun-

tersuchungen im Kontext der Wasserstoffversprodung einzubeziehen.

5.1.1. Mikrostruktur der CrNi-Stahle

Anhand der Ergebnisse der Mikrostrukturuntersuchungen der CrNi-Stéahle im l6sungsgegliih-
ten Zustand werden hinsichtlich der Korngréfse sowie des Gehalts an Fremdphasen im aus-
tenitischen Gefiige nur sehr geringe Unterschiede zwischen den einzelnen Stdhlen deutlich.
Neben geringen Gehalten an o6-Ferrit (<0,5 Vol.-%) wurden keine weiteren Phasen wie Kar-
bide oder Martensit im Gefiige der Stdhle beobachtet. Die mittleren Korngréften der Stahle

liegen zwischen etwa 30 pm und 43 pm. Untersuchungen von WEBER et al. [24] zum Einfluss
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der Korngrofse und des é-Ferritgehalts auf die mechanischen Eigenschaften des Stahls X2Cr-
Nil8-9 in Wasserstoffatmosphire legen nahe, dass weder von den beobachteten Mengen an
0-Ferrit, noch von den geringfiigig unterschiedlichen Korngrofen signifikante Auswirkungen

auf die Anfélligkeit fiir Wasserstoffversprodung ausgehen.

Seigerungszustdnde

Die Mikrostrukturen aller untersuchten CrNi-Stdhle weisen im l6sungsgegliihten Gebrauchs-
zustand Mikroseigerungen auf. Diese zeigen in allen Fillen eine Streckung entlang der Um-
formrichtung und erscheinen dadurch bei der Betrachtung von Léangsschliffen des Gefiiges
als zeilige Strukturen. Hinsichtlich der Morphologie dieser Seigerungszeilen werden keine
grundlegenden Unterschiede zwischen den im Labormafsstab hergestellten Stahlen AIST304L,
AISI305L und AISI316L (Abbildung B.48) und den industriell hergestellten St&dhlen W11
und W12 (Abbildungen B.20 und B.22) deutlich. Eine Ausnahme davon bildet der Stahl
W11-ESU (Abbildungen B. 21), dessen Seigerungsstrukturen erheblich diffusere Konturen so-
wie auch weniger starke Konzentrationsunterschiede zeigen als die der iibrigen Stédhle. Im
Hinblick auf die Verteilung der Legierungselemente innerhalb der Seigerungszeilen konnen
entgegengesetzte Seigerungstendenzen der Hauptlegierungselemente Cr und Ni festgestellt
werden. Hierbei bildet der Stahl AISI 305L eine Ausnahme. In der Mikrostruktur dieses Stahls
liegt eine kollektive Anreicherung der Elemente Cr und Ni innerhalb der Seigerungszeilen vor.
Die interstitiellen Legierungselemente C und N liegen, den durchgefiihrten Diffusionssimula-
tionen Zufolge, in Cr-reichen Zonen angereichert vor (Abbildung B. 28).

Die Ursachen fiir die Eigenschaften der beobachteten Seigerungsstrukturen sind in dem Er-
starrungsverhalten und der darauffolgenden Prozessierung der Stdhle zu suchen. Die Ent-
stehung von Seigerungen und die daraus resultierenden Eigenschaften von Seigerungen im
Gusszustand werden maftgeblich von der chemischen Zusammensetzung und der Abkiihlrate
wéhrend und nach der Erstarrung beeinflusst. Beide Parameter kontrollieren die Erstarrungs-
sequenz. Diese beschreibt die Ausscheidung von Festphasen aus der Schmelze, sowie daran
ankniipfende Phasenumwandlungsprozesse im Festkorper [266]. Eine Abschétzung der primér
aus der Schmelze erstarrenden Phase kann nach D1 SCHINO et al. [75] auf Grundlage des
Verhiltnisses zwischen dem Cr- und dem Ni-Aquivalent (Gleichung 1.5 und 1.6) erfolgen.

Cr

Liegt das Verhaltnis 5z unter 1,5 ist eine primér austenitische Erstarrung zu erwarten. Bei
eq

Crw_Verhiltnissen iiber 1,5 tritt in den meisten Féllen eine primér ferritische Erstarrung ein

Nigq

[75]. Anhand dieser Abschitzung wird ein Unterschied zwischen dem Stahl AIST 305L und
den iibrigen CrNi-Stahlen deutlich. Der Stahl AIST 305L liegt mit %e;l = 1,29 als einziger im
Wertebereich der priméar austenitischen Erstarrung.

Auf die entstehenden Seigerungsstrukturen wirkt sich die primér erstarrende Phase zunéchst

durch ihre Gleichgewichtszusammensetzung in dem Legierungssystem bei Unterschreiten der
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Liquidustemperatur aus. Diese Gleichgewichtszusammensetzung weicht in der Regel von der
Zusammensetzung der Schmelze ab, sodass sich die Zusammensetzung der Schmelze durch
die Ausscheidung der Festphase #dndert. Folglich ergeben sich, unabhéngig von Einfliissen
der Temperatur auf den Gleichgewichtszustand, an der Fest /Fliissig-Grenzflache fortwéhrend
neue lokale Gleichgewichtszustdnde, welche die Zusammensetzung der erstarrenden Phase
kontrollieren [267]. Der Verteilungskoeffizient k (Gleichung 5.1) wird dabei verwendet, um
das Verhaltnis zwischen der Konzentration eines Elements in der erstarrenden Festphase cg

und der Schmelze c;, anzugeben.
e (5.1)

CL
Beschreibungen von KERR und Kurz [268] zufolge, zeigt die anfangliche Gleichgewichtszu-
sammensetzung der im Falle einer priméar ferritischen Erstarrung entstehenden krz Phase
meist einen héheren Cr-Gehalt (ke,>1) und geringeren Ni-Gehalt (kyi<<1) als die Schmel-
ze. Die Schmelze reichert sich demzufolge durch die Erstarrung der krz Phase mit Ni an
und verarmt an Cr. In dem Fall einer primér austenitischen Erstarrung liegt die anféngliche
Gleichgewichtszusammensetzung der erstarrenden kfz Phase fiir Cr und Ni unter der Zusam-
mensetzung der Schmelze (ke <1; kyij<<1), sodass sich die Schmelze im Zuge der Ausscheidung
der kfz Phase mit Cr und Ni anreichert [268]. Diese Vorginge sind anhand der fiir die Stéhle
ATSI 304L, ATISI 305L und AISI 316L durchgefiihrten Erstarrungssimulationen nachzuvoll-
ziehen (Abbildung B. 42). Die Stéhle AIST 304L und AISI 316L zeigen eine primér ferritische
Erstarrung. Der priméar aus der Schmelze erstarrende krz-Dendrit liegt in seinem Gehalt an
Cr iiber und in seinem Gehalt an Ni unter der Zusammensetzung der Schmelze (Abbildung
B. 43). Die daraus resultierende Anreicherung der Restschmelze mit Ni geht im Fortgang der
Erstarrung mit der Ausscheidung der kfz Phase entlang der Fest /Fliissig-Grenzfliache einher.
Dabei liegt in der kfz Phase der Cr-Gehalt unter und der Ni-Gehalt {iber den Konzentrationen
dieser Elemente in der zuvor erstarrten krz Phase. Noch vor Erreichen der Solidustemperatur
beginnt ein Diffusionsausgleich dieser Konzentrationsunterschiede, sowie eine Umwandlung
der krz Phase in die kfz Phase. Die wahrend der Ausscheidung der Phasen entstandenen
Konzentrationsunterschiede werden dabei jedoch nicht vollstdndig eliminiert, sodass die als
kfz Phase erstarrten Bereiche tendenziell einen geringeren Cr-Gehalt und hoheren Ni-Gehalt
aufweisen, als die als krz Phase erstarrten und spéter in kfz Phase umgewandelten Bereiche.
Bei der primér austenitischen Erstarrung des Stahls AISI 305L weist der primér aus der
Schmelze erstarrende kfz-Dendrit einen geringeren Cr- und Ni-Gehalt auf als die Schmelze
(Abbildung B.43). Daraus resultiert im Laufe der Erstarrung eine zunehmende Anreiche-
rung der Restschmelze mit Cr und Ni. Infolgedessen steigen insbesondere gegen Ende des
Erstarrungsintervalls auch die Cr- und Ni-Gehalte in der erstarrenden kfz Phase an, so-
dass innerhalb der kfz Phase gleichgerichtete Gradienten der Cr- und Ni-Gehalte entsteht.
Die Erstarrungssimulationen verdeutlichen somit, dass die anhand der Mikrostrukturuntersu-
chungen festgestellten Unterschiede hinsichtlich der Seigerungstendenzen auf unterschiedliche

Erstarrungssequenzen der Stahle zuriickzufiihren sind.



5.1. Mikrostrukturelle Eigenschaften im Ausgangszustand 95

Dass die Erstarrungssimulationen die Erstarrungsweise der Laborlegierungen sinnvoll abbil-
den, lésst sich aus dem Vergleich der simulierten Mikrostrukturen (T=1050°C) mit den Mi-
krostrukturen im Gusszustand (Abbildung B.45) ableiten. Hierbei wir deutlich, dass nicht
nur die Seigerungstendenzen, sondern auch die lokalen Konzentrationsunterschiede und die
Gehalte an krz Phase bzw. -Ferrit (Tabellen A.8 und A.9) weitgehende Ubereinstimmungen
zwischen Realgefiige und Simulationsergebnissen zeigen. Die lokalen Konzentrationsunter-
schiede und der im Gussgefiige vorliegende Gehalt an §-Ferrit werden mafgeblich durch die
Abkiihlgeschwindigkeit beeinflusst [269]. Diese wurde fiir die Erstarrungssimulationen auf Ba-
sis von Untersuchungen von WODARA [270] zum Abkiihlverhalten von Gusslegierungen in dem
im Rahmen dieser Arbeit verwendeten Aufbau zur Herstellung der Stdhle im Labormafistab
mit 1K/s gewadhlt. Diese Abkiihlgeschwindigkeit weicht erheblich von der Abkiihlgeschwin-
digkeit der industriell im Stranggussverfahren hergestellten Stdhle W11, W11-ESU und W12
ab. Hier konnen nach Angaben von SUUTALA et al. [271] die Abkiihlgeschwindigkeiten in der
Grofsenordnung von 2000 °C/min (~33,3 K/s) an der Oberflache bis 40 °C/min (x0,7K/s) im
Materialkern angenommen werden. Grundsétzlich ist mit steigender Abkiihlgeschwindigkeit
eine Erhohung des Seigerungsgrades zu erwarten, da sich die Zeit fiir einen Diffusionsaus-
gleich bei hohen Temperaturen verkiirzt. Dem entgegen wirkt jedoch ein mit steigender Ab-
kiihlgeschwindigkeit sinkender Dendritenabstand, wodurch sich die Diffusionswege verkiirzen
und ein Seigerungsabbau begiinstigt wird [79]. Im Bereich hoher Abkiihlgeschwindigkeiten
kann es nach FU et al. [272] auch zu einer Anderung der Erstarrungssequenz von einer primér
ferritischen zu einer primér austenitischen Erstarrung kommen. Zwar konnten die Seigerungs-
strukturen in den industriell hergestellten Stédhlen nicht im Gusszustand untersucht werden,
um Riickschliisse auf die Erstarrungsvorgénge zu ziehen. Die in den umgeformten Zusténden
beobachteten Seigerungsstrukturen legen jedoch nahe, dass die Entstehung der Mikroseige-
rungen hier in gleicher Weise erfolgt wie in den Laborlegierungen.

Bei makroskopischer Betrachtung der Seigerungsstrukturen werden Unterschiede zwischen
den industriell hergestellten Stahlen und den im Labormafistab hergestellten Stahlen deutlich.
In letzteren wurden durch Farbédtzungen nach LICHTENEGGER und BLOECH die Seigerungs-
strukturen tiber den gesamten Querschnitt der umgeformten und l6sungsgeglithten Halbzeuge
sichtbar gemacht. Dabei wurde zum einen eine Streckung samtlicher Seigerungsstrukturen ent-
lang der Umformrichtung deutlich und zum anderen beobachtet, dass das Erscheinungsbild
der Seigerungsstrukturen zwar lokal leicht variiert, jedoch keine Makroseigerungen festzustel-
len sind. Zum Vergleich wurden auch an den industriell hergestellten Stahlen Farbatzungen
durchgefiihrt und Gefiigeaufnahmen iiber den kompletten Querschnitt der Halbzeuge ange-
fertigt. Diese sind in Abbildung B. 98 fiir die Stdhle W11 und W11-ESU dargestellt. Es wird
deutlich, dass in dem Stahl W11 (Abbildung B. 98 a)) erhebliche Unterschiede zwischen dem
Rand und dem Kernbereich vorliegen. Im Kernbereich zeigt das Atzbild eine deutlich stér-
kere Kontrastierung der Seigerungsstrukturen als im Randbereich. Daraus kann auf stirkere
lokale Konzentrationsunterschiede im Kernbereich geschlossen werden. Diese Art von Makro-

seigerungen gilt als typisch fiir im Stranggussverfahren hergestellte hochlegierte Stéhle [273,
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274]. Um den maximalen Seigerungsgrad abzubilden fand die Entnahme der untersuchten
Zugproben der Stdhle W11 und W12 (siehe Kapitel 4.1) aus dem Kernbereich des Materials
statt [258].

Die Mikrostruktur des Stahls W11-ESU (Abbildung B.98 a)), welcher im Gegensatz zu
den iibrigen industriell hergestellten Stdhlen nach dem Strangguss im Elektroschlacke-
Umschmelzverfahren (ESU) umgeschmolzen wurde, zeigt diese Art der Makroseigerungen
nicht. Im ESU-Verfahren wird ein Gussblock als verzehrende Elektrode in einer durch Wider-
standserwarmung erwéarmten Schlackeschicht kontinuierlich abgeschmolzen. Der schmelzfliis-
sige Stahl durchlduft die Schlacke und erstarrt in einer darunterliegenden, wassergekiihlten
Kokille zu einem ESU-Block [275|. Im Idealfall erfolgt dabei eine gerichtete Erstarrung, bei der
die Wachstumsrichtung der Dendriten in Richtung des Temperaturgradienten der Langsachse
des ESU-Blocks entspricht. Dies lasst sich durch kleine Schmelzbadgréfien erreichen, welche
bei geringen Abschmelzraten vorliegen und vermeidet die Entstehung von Makroseigerungen
[276]. In dem resultierenden Gefiige liegt eine nahezu gleichméfige Verteilung der Mikrosei-
gerungen iiber den gesamten Querschnitt vor. Hinsichtlich der Mikroseigerungen wurden in
dem Stahl W11-ESU vergleichsweise geringe lokale Konzentrationsunterschiede und weniger
scharfe Konturen festgestellt. Dies kann auf den im ESU-Verfahren typischerweise hohen Tem-
peraturgradienten wihrend der Erstarrung zurtickgefiihrt werden. Dieser fiihrt zur Erstarrung
mit kleinen Dendritenabsténden, welche wiederum einen Diffusionsausgleich begiinstigen [79,
276].

Phasenstabilitat

Als Konsequenz der seigerungsbedingten lokalen Ungleichverteilung der Legierungselemen-
te in der Mikrostruktur der CrNi-Stidhle, miissen zwangslaufig auch die Materialeigenschaf-
ten lokale Unterschiede zeigen und somit von den globalen Materialeigenschaften abweichen.
Durch das stark ausgepréigte Seigerungsverhalten des Elements Ni und dessen grundsétzliche
Auswirkungen auf die Austenitstabilitit, ist es naheliegend anzunehmen, dass insbesonde-
re die Austenitstabilitdt davon betroffen ist. Da der Austenitstabilitdt bzw. dem Auftreten
von Phasenumwandlungen in der Literatur zur Wasserstoffversprodung austenitischer Stéahle
gleichzeitig eine wichtige Rolle beigemessen wird, sollen an dieser Stelle die Auswirkungen
der vorgefundenen Seigerungen auf die Austenitstabilitit besprochen werden [139, 265, 277,
278|.

Wie Untersuchungen von FUSSIK [230] zeigen, erweist sich fiir die Betrachtung von lokalen Ma-
terialeigenschaften eine Berechnung dieser aus 2D-Verteilungen der chemischen Zusammen-
setzung als praktikabel. Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden 2D-Verteilungsbilder
der Mgz-Temperatur und der thermodynamischen Triebkraft fiir eine v—a-Umwandlung

AG~—q als Indikatoren fiir die lokale Austenitstabilitdt berechnet. Die verwendeten Pa-
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rameter Mgsg und AGV_M reprasentieren dabei zwei unterschiedliche Betrachtungsansatze.
AGry—q gibt Auskunft iiber die Stabilitdt der austenitischen Phase aus rein thermodyna-
mischer Sicht [49]. Die in Kapitel 4.1 beschriebenen Ergebnisse zur lokalen Verteilung von
AG~—q belegen lokale, seigerungsbedingte Variationen der Austenitstabilitdt in allen un-
tersuchten Stdhlen. Dabei wird deutlich, dass in sdmtlichen untersuchten Gefiigebereichen
Triebkréifte fiir die v— a-Umwandlung vorliegen und somit aus thermodynamischer Sicht
alle austenitischen Gefiigebereiche, unabhingig von den vorliegenden Seigerungsstrukturen,
metastabil sind. Fiir das tatsdchliche Eintreten der v — a-Umwandlung ist in Gefiigebereichen
mit lokal erhohter thermodynamischer Triebkraft AG~—q eine geringere zusétzliche mecha-
nische Triebkraft AG7_>QII‘QC}‘ erforderlich als in anderen Gefiigebereichen. Insofern eignen
sich AGy—q-Verteilungsbilder dazu, um Aussagen iiber die Wahrscheinlichkeit des lokalen
Auftretens verformungsinduzierter Phasenumwandlungen zu treffen.

In der Literatur sind vereinzelt Grenzwerte fiir AGy—q zu finden, bei deren Uberschreitung
mit dem FKEintreten der verformungsinduzierten v— a-Umwandlung gerechnet werden kann
[279-281]. BORGENSTAM et al. [279] beziffern einen solchen Grenzwert als weitgehend legie-
rungsunabhéngig mit -2100 J /mol. Aus Untersuchungen von HAUSER et al. [281] im System
Fe-16Cr-6Ni—-6Mn geht ein Grenzwert von ca. -1800J/mol hervor. Beziiglich dieser Grenz-
werte sind alle hier untersuchten CrNi-Stéhle bei globaler (Tabelle A.6) und in den meisten
Féllen auch bei lokaler Betrachtung von AGy—q anfillig fiir verformungsinduzierte Pha-
senumwandlungen. In Anbetracht der Tatsache, dass in einigen der Stéhle jedoch keinerlei
verformungsinduzierte Phasenumwandlungen beobachtet werden konnten (siehe Kapitel 5.2),
scheint eine direkte Ubertragung dieser Grenzwerte auf die hier untersuchten Stihle nicht oh-
ne weiteres moglich zu sein. Als einfacher Ansatz zur Bestimmung eines Grenzwertes wére die
Berechnung von AG~— ¢ bei der My-Temperatur denkbar. Die My-Temperatur wird als die
Grenztemperatur definiert, bei deren Unterschreiten die Entstehung von Martensit durch eine
mechanische Triebkraft erfolgen kann [43]. Demnach muss AG~y—« bei der Mg-Temperatur
dem Grenzwert der thermodynamischen Triebkraft entsprechen, oberhalb dessen keine Pha-
senumwandlung durch zusétzliche mechanische Triebkréfte herbeigefithrt werden kann. Um
diesen Ansatz zu validieren wurde AGy—q fiir Literaturwerte der Mg-Temperatur verschie-
dener austenitischer Stahle berechnet. Die in Tabelle A.18 aufgefiihrten Ergebnisse dieser
Berechnungen zeigen eine erhebliche Spannweite von -1668 J/mol bis -2752 J/mol. Dies ist
ein Anzeichen dafiir, dass kein legierungsunabhéngiger Grenzwert definiert werden kann. Als
Begriindung dafiir kann angefiihrt werden, dass neben thermodynamischen und mechanischen
Triebkraften auch starke Einfliisse anderer Faktoren wie der SFE und der Mikrostruktur exis-
tieren. Mikrostrukturelle Einfliisse, wie die in dieser Arbeit gezeigten Seigerungen, kommen
zwangsldufig schon bei der Bestimmung der Mg-Temperatur zum Tragen, werden jedoch in der
Literatur aufler Acht gelassen. Konkrete Vorhersagen iiber das Eintreten verformungsindu-
zierter Phasenumwandlungen anhand von Literaturdaten zu AG~—q-Grenzwerten gestalten

sich demnach schwierig.
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Die Mgszo-Temperatur ist ein weit verbreiteter Parameter zur Bewertung der Austenitsta-
bilitdt. Sie stellt {iber einen empirischen Zusammenhang eine Verbindung zwischen der
chemischen Zusammensetzung, sowie der Korngrofe und der Temperatur her, bei der
eine wahre plastische Dehnung von 30 % zu einer Umwandlung von 50 % des Austenits in
a-Martensit fithrt [43]. Anhand der Hohe der Mgzp-Temperatur lassen sich demzufolge Aus-
sagen iiber die Stabilitdt des Austenits gegeniiber einer verformungsinduzierten Umwandlung
treffen. Unmittelbare Aussagen iiber die Menge des entstehenden Martensits geméfs der
Definition sind jedoch aufgrund der in dieser Arbeit ausschliefslich bei Raumtemperatur
durchgefiihrten Verformungsexperimente nicht moglich.

Wie in Kapitel 1.3 beschrieben, tragen geméf dem formelméafigen Zusammenhang der
Mgso-Temperatur (Gleichung 1.1) alle Legierungselemente zur Stabilisierung des Austenits
bei. Mit Blick auf die entgegengesetzten Seigerungstendenzen von Cr und Ni in den primér
ferritisch erstarrenden Stéhlen, ist dadurch in primér ferritisch erstarrenden Stéhlen eine
homogenere lokale Verteilung der Austenitstabilitdt zu erwarten, als in primér austenitisch
erstarrenden Stahlen. Dies geht aus den in Kapitel 4.2.3 vorgestellten Ergebnissen jedoch
nicht eindeutig hervor. Wie Abbildung B. 99 verdeutlicht, orientiert sich die Verteilung der
lokalen Austenitstabilitdt in den primér ferritisch erstarrenden Stdhlen mafigeblich an den
Seigerungsstrukturen des Elements Ni. Dies liegt zum einen daran, dass die Konzentra-
tionsunterschiede von Cr geringer ausfallen als die von Ni und zum anderen daran, dass
Ni mit einer etwa doppelt so hohen Gewichtung in die Mgys,-Temperatur eingeht wie Cr.
Dies wird auch durch die Anreicherung der Elemente C und N in Cr-reichen Zonen nur
schwach kompensiert, wie aus Abbildung B. 28 hervorgeht. Besonders im Fall von N ist zwar
die Anreicherung zusammen mit Cr stark ausgeprigt, jedoch iiben die insgesamt geringen
Gehalte von C und N vergleichsweise schwache Wirkungen auf die lokale Verteilung der
Austenitstabilitdt aus. Vor diesem Hintergrund kann auch der Fehler, welcher durch die
vereinfachende Annahme einer konstanten Verteilung von C und N bei der Berechnung der

Verteilungsbilder der Austenitstabilitdt entsteht, als vernachlassigbar bewertet werden.

5.1.2. Mikrostruktur der CrMn-Stahle

Im Fall der CrMn-Stéhle CN0.96 und C0.55 treten andere mikrostrukturelle Charakteristika
in den Vordergrund, als bei den zuvor thematisierten CrNi-Stéhlen. Zudem zeigen die beiden
CrMn-Stahle auch untereinander deutliche Unterschiede hinsichtlich ihrer Mikrostrukturen.

Zunéchst soll anhand der Auslegung und Herstellungsweise des Stahls C0.55 die Entstehung
von dessen Mikrostruktur hergeleitet werden. Der Stahl C0.55 wurde im Labormafsstab als
Stickstoff-freie Modelllegierung des C+N legierten Stahls CN0.96 hergestellt. Die Auslegung

dieser Modelllegierung erfolgte auf Grundlage von thermodynamischen Berechnungen nach
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der Calphad-Methode. Dabei zeigte sich, dass die Entfernung von N aus der Legierungszusam-
mensetzung des Stahls CN0.96 zu einer Ausweitung der Stabilitdtsbereiche der Phasen krz und
Cry3Cs im Phasendiagramm fiihrt, was die Abwesenheit eines homogenen Austenitgebiets zur
Folge hat (Abbildung B.41 a),b)). Mit dem Ziel Letzteres wiederherzustellen, um durch Lo-
sungsglithen ein homogenes austenitisches Gefiige einstellen zu kénnen, wurde der Cr-Gehalt
gegeniiber dem Stahl CN0.96 um ca. 2 Ma.-% auf 16 Ma.-% abgesenkt. Daraus resultiert die
Offnung eines schmalen Austenitgebiets bei Temperaturen >1100°C (Abbildung B.41 c)).
Der Zielgehalt an C wurde auf 0,55 Ma.-% festgelegt, da die vergleichsweise grofse Breite
des Austenitgebiets im Bereich dieses C-Gehalts gewisse herstellungsbedingte Abweichungen
des tatséchlichen C-Gehalts toleriert. Im Gefiige nach dem Abguss der Legierung wurde er-
wartungsgeméf eine grofe Menge von Ausscheidungen entlang der Korngrenzen sowie im
Korninneren vorgefunden. Die Menge der Ausscheidungen konnte durch ein achtstiindiges
Losungsglithen des Gussblocks erheblich reduziert werden (Abbildung B.46). Im Anschluss
an die darauffolgende Warmumformung wurde ein zweites, abschliefsendes Losungsgliithen
durchgefiihrt. Das resultierende austenitische Gefiige zeigt sich frei von groben Ausscheidun-
gen. Jedoch konnte entlang einiger Korngrenzen eine Belegung mit feinen Ausscheidungen
festgestellt werden (Abbildung B.49). Aufgrund der kleinen Abmessungen konnte die Zu-
sammensetzung dieser Ausscheidungen nicht mittels EDX bestimmt werden. Auf Grundlage
des Phasendiagramms des Stahls C0.55 kann jedoch darauf geschlossen werden, dass es sich
dabei um Chromkarbide des Typs My3Cg handelt. In zusétzlichen Losungsgliithversuchen konn-
te die Korngrenzenbelegung nicht vollstindig beseitigt werden. Daher ist anzunehmen, dass
es sich bei der Korngrenzenbelegung eher um wahrend der Abkiihlung neu ausgeschiedene
Karbide als um nicht aufgeloste Karbide handelt. Eine Ursache fiir die Ausscheidung neuer
Karbide kann in den hohen Temperaturen gefunden werden, bei denen der Stabilitdtsbereich
der My3Cs-Karbide bei der Abkiihlung von Losungsglithtemperatur durchlaufen wird [282].
Aufgrund der hohen Diffusionsgeschwindigkeit kann hier trotz hoher Abkiihlgeschwindigkei-
ten die Ausscheidung von Karbiden erfolgen [283].

Aus der hohen erforderlichen Losungsglithtemperatur des Stahls C0.55 resultiert durch die
starke Temperaturabhéngigkeit der Diffusion eine vergleichsweise hohe Diffusionsgeschwin-
digkeit wiahrend des Losungsglithens [172]. Dies hat zur Folge, dass Eigenschaften der Mi-
krostruktur, welche im Allgemeinen diffusionskontrollierten Anderungen unterliegen, stark
von der Losungsgliihtemperatur beeinflusst werden [284]. Im Fall des Stahls C0.55 wird das
anhand der Korngrofe deutlich. Diese fallt erheblich hoher aus als bei dem Stahl CN0.96
und den zuvor beschriebenen CrNi-Stahlen (Tabelle A.10), deren Losungsglithtemperaturen
um 100 °C bzw. 150 °C niedriger liegen. Des Weiteren ist auch die Abwesenheit signifikanter
Seigerungen in der Mikrostruktur des Stahls C0.55 im 16sungsgeglithten Zustand auf eine
Homogenisierung infolge der hohen Temperatur, bzw. der langen Dauer des Losungsglithens
von insgesamt 8,5 Stunden zuriickzufiihren. Der geringe Seigerungsgrad in dem Stahl C0.55
bedingt eine gleichméftige Verteilung der hohen Austenitstabilitéit dieses Stahls in der Mikro-

struktur.
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Auch in der Mikrostruktur des industriell hergestellten Stahls CN0.96 liegt ein vergleichsweise
geringer Seigerungsgrad vor. Dies ist auf die ESU-Behandlung dieses Stahls im Anschluss an
den Blockguss zuriickzufiihren. Hinsichtlich der Morphologie der Seigerungsstrukturen konn-
ten, ahnlich wie in dem ebenfalls ESU-behandelten Stahl W11-ESU, relativ gleichméfig ver-
teilte, parallel zur Umformrichtung verlaufende Seigerungszeilen beobachtet werden, welche
diffus ineinander iibergehen. Aus dem dabei beobachteten, kollektiven Seigerungsverhalten
der Hauptlegierungselemente Cr und Mn resultiert das Vorliegen hoch- und niedriglegierter
Gefligebereiche. Die Untersuchungen zur lokalen Phasenstabilitat konnten jedoch zeigen, dass
unabhéngig davon in sémtlichen Gefiigebereichen keine Triebkrifte fiir Phasenumwandlungen
vorliegen (Abbildung B. 27).

Aus den hohen Mn-Gehalten der Stdhle CN0.96 und C0.55 ergeben sich Besonderheiten
beziiglich deren Warmebehandlung. Aufgrund des geringen Sattigungsdampfdrucks von Mn
besteht bei der Vakuumwéarmebehandlung von hochmanganhaltigen Stdhlen die Gefahr des
Manganverlustes aus der Materialoberfliche [208]. Ein abschliefendes Losungsglithen der
fertig bearbeiteten Zugproben im Vakuumofen, wie es im Fall der CrNi-Stéhle praktiziert
wurde, wurde daher an den im Rahmen der Arbeiten von MARTIN [258] hergestellten und
gepriiften Zugproben des Stahls CN0.96 nicht durchgefiihrt. Der Zweck eines Losungsglithens
des fertigen Probenmaterials besteht grundséatzlich darin, oberflichennahe Gefiigeveran-
derungen, welche aus der mechanischen Krafteinwirkung einer spanenden Bearbeitung
resultieren koénnen, abzubauen. Im Fall der CrNi-Stahle bezieht sich das im speziellen
auf verformungsinduzierten Martensit, welcher in einem metastabilen Gefiige im Zuge der
Probenherstellung erzeugt werden kann und negative Auswirkungen auf die Besténdigkeit
gegen Wasserstoffversprodung hat [155].

Bei den im Rahmen der vorliegenden Arbeit durchgefiihrten EBSD-Untersuchungen se-
kundérer Risse wurden im oberflichennahen Gefiige der besagten Zugproben des Stahls
CNO0.96 Auffalligkeiten festgestellt. Wie in Kapitel 4.1.2 beschrieben, ist die Qualitdt der
EBSD-Messungen in einer Zone von ca. 20 pm unterhalb der Probenoberfliche schlechter
als im restlichen Gefiige. Ein niedriger Bandkontrast und ein hoher Anteil nicht indizierter
Messpunkte deuten hier auf das Vorliegen einer starken plastischen Verformung hin. Durch
EBSD-Untersuchungen im oberflichennahen Gefiige einer Zugprobe des Stahls CN0.96 im
ungedehnten Zustand (Abbildung B. 100 a)) konnte zweifelsfrei nachgewiesen werden, dass
es sich bei der verformten Oberflichenzone um ein Artefakt der Probenherstellung handelt
und nicht um ein Resultat der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére. Die Auswirkungen
einer solchen verformten Oberflichenzone bzw. der darin vorhandenen Gefligedefekte auf
die wasserstoffinduzierte Rissbildung im Stahl CN0.96 sind bislang unbekannt. Fiir die im
Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Zugversuche wurde daher die verformte Zone durch
Feinschleifen der Probenoberflichen abgetragen. Abbildung B.100 b) verdeutlicht anhand
von EBSD-Messungen, dass sich dadurch eine wesentlich defektdrmere Oberflichenzone

erzeugen liasst. Da auch die Oberflaichenrauheit einen Einfluss auf die Bestdndigkeit gegen
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Wasserstoffversprodung haben kann, wurden aus Griinden der Vergleichbarkeit die Oberfla-
chen sémtlicher Zugproben abschliefsend geschliffen [156]. Dies schliefst auch die Proben der

CrNi-Stéhle ein, an denen ein abschlieffendes Losungsglithen durchgefiihrt wurde.

Zusammenfassung dieses Kapitels

e Das Erstarrungsverhalten der untersuchten CrNi-Stihle lasst sich durch Phasenfeldsi-
mulationen korrekt abbilden und gibt Aufschluss iiber die Entstehungsweise von kol-
lektiven Seigerungseffekten (primér austenitische Erstarrung) und entgegengesetzten

Seigerungseffekten (primér ferritische Erstarrung) der Legierungselemente.

e Alle der untersuchten CrNi-Stahle zeigen im umgeformten und wirmebehandelten Ge-
brauchszustand Seigerungen mit zeiligen, parallel zur Umformrichtung orientierten Mor-
phologien. Dabei zeigen sich keine signifikanten Unterschiede zwischen den industriell
hergestellten Stédhlen und den Laborlegierungen. Eine ESU-Behandlung im Anschluss
an den Strangguss erzeugt eine homogenere Verteilung der Seigerungsstrukturen tiber
den Materialquerschnitt und fiihrt zu einer Verringerung der lokalen Konzentrationsun-

terschiede der Legierungselemente.

e Aus den vorliegenden Seigerungsstrukturen resultiert eine inhomogene Verteilung der
Materialeigenschaften im Gefiige. Dies fiihrt zu einer Diskrepanz zwischen den globalen
und den lokalen Materialeigenschaften. Durch die Berechnung lokaler Materialeigen-
schaften auf Basis von 2D-Elementverteilungen lassen sich seigerungsbedingte Variatio-

nen der Phasenstabilitdt quantifizieren.

e Die untersuchten CrMn-Stéhle zeigen herstellungsbedingt eine hohe chemische Homoge-
nitdt und ein thermodynamisch stabiles austenitisches Gefiige. In der Mikrostruktur des

Stahls C0.55 sind vereinzelt Karbidbelegungen entlang der Korngrenzen vorzufinden.

e An den Zugproben des Stahls CN0.96 liegen in oberflichennahen Gefiigebereichen Ver-
formungsartefakte mit einer hohen Defektdichte vor. Durch Feinschleifen der Proben-

oberflachen lasst sich ein weitgehend defektfreies Gefiige einstellen.
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5.2. Verformungsverhalten in Abwesenheit von H,

In diesem Kapitel soll das Verhalten der untersuchten Stahle wiahrend einer plastischen Verfor-
mung in einer inerten Atmosphére besprochen werden. Dazu erfolgen zunéchst Betrachtungen
auf makroskopischer und im Anschluss daran auf mikroskopischer Ebene. Die mikroskopische
Betrachtung des Verformungsverhaltens erfolgt vor den im vorherigen Kapitel 5.1 besproche-

nen Gefiligeeigenschaften der einzelnen Stéhle.

5.2.1. Makroskopische Betrachtung des Verformungsverhaltens

Die Unterschiede im Verformungsverhalten der untersuchten Stidhle manifestieren sich bei
makroskopischer Betrachtung in deren unterschiedlichen mechanischen Eigenschaften sowie
unterschiedlichen Gehalten an verformungsinduziertem (r-Martensit. Das Einsetzen unter-
schiedlicher Verformungsmechanismen wird mafgeblich durch die Stapelfehlerenergie (SFE)
kontrolliert. In Stdhlen mit hoher SFE erfolgt die Verformung vornehmlich durch das Gleiten
vollstandiger Versetzungen. Wie in Kapitel 2.1 erldutert, steigt im Zuge der Verformung mit
der Zahl an Gleithindernissen die fiir die Versetzungsbewegung erforderliche Schubspannung
an, was gleichbedeutend mit einer Verfestigung des Stahls ist [116]. Die Verfestigungsrate
d0, /de,, welche der Steigung der wahren Spannungs-Dehnungs-Kurve entspricht, sinkt da-
bei nach Erreichen eines Maximums im Dehnungsbereich der Streckgrenze kontinuierlich ab
[285]. Dies ist auf das Ablaufen dynamischer Erholungsprozesse durch die Quergleitung und
Annihilation von Schraubenversetzungen unterschiedlicher Vorzeichen zuriickzufithren [286].
Aus der kontinuierlichen Verringerung der Verfestigungsrate resultiert der typische paraboli-
sche Verlauf des technischen Spannungs-Dehnungs-Diagramms stabiler austenitischer Stahle.
In Stdhlen mit geringerer SFE tritt die Verformung verstiarkt durch Zwillingsbildung
(~SFE<45mJ/m?) und Phasenumwandlungen in e- und a-Martensit (~SFE<20mJ/m?)
ein. Beide dieser Verformungsstrukturen bewirken eine starke Verfestigung und koénnen je
nach Ausprigung die Entstehung von Plateaus oder lokalen Maxima der Verfestigungsrate
im Bereich der Gleichmafdehnung verursachen [194, 287, 288|. Daraus kénnen im technischen
Spannungs-Dehnungs-Diagramm Abweichungen von dem parabolischen Verlauf, hin zu einem
sigmoidalen Verlauf resultieren [288]. Die Verfestigung durch Zwillingsbildung wird meist auf
einen ,,dynamischen Hall-Petch-Effekt“ zuriickgefiihrt [289, 290|. GUTIERREZ-URRUTIA und
RAABE [291] beschreiben in diesem Kontext den Anstieg der Verfestigungsrate als Resul-
tat der Verringerung der freien Wegldnge von Versetzungen durch eine zunehmende Zwil-
lingsdichte. IDRISSI et al. [292] formulieren einen alternativen Erklarungsansatz auf Basis der
Beobachtung, dass innerhalb von Verformungszwillingen eine hohe Anzahl unbeweglicher Ver-

setzungen vorliegt, welche eine deutlich hohere Festigkeit der Zwillinge, verglichen mit dem
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umgebenden Austenit, verursachen. Sie fassen Zwillinge daher als zweite Phase innerhalb der
austenitischen Matrix auf, die ahnlich wie eine verstiarkende Phase in einem Verbundwerkstoff
wirkt. Die hohe Dynamik und der starke Verfestigungseffekt der Zwillingsbildung ermdoglicht
auferordentlich hohe Gleichmaftdehnungen. Dies ist darauf zuriickzufiihren, dass der lokale
Spannungsanstieg im Bereich einer beginnenden Einschniirung zu einer verstérkten Zwillings-
bildung in diesem Bereich fiihrt. Die daraus resultierende lokale Verfestigung blockiert das
Voranschreiten der Einschniirung und bewirkt eine Verlagerung der Verformung in weniger
stark verfestigte Bereiche [293].

Fiir die Ursache der Verfestigung durch die Entstehung von Verformungsmartensit existie-
ren unterschiedliche Erklarungsansitze, welche zum Teil Parallelen zu den Erkldrungen der
Zwillingsverfestigung aufweisen. So schreiben MANGONON und THOMAS [294]| dem Phasenge-
misch aus hartem, versetzungsreichem Martensit und weichem Austenit den Charakter eines
Verbundwerkstoffs zu, dessen Eigenschaften sich {iber Mischungsregeln beschreiben lassen.
ECKSTEIN und GUIMARES [295] stellen fest, dass die plastische Verformung des zweiphasigen
Gefliges hauptséchlich in der weicheren austenitischen Phase erfolgt, sodass die martensitische
Phase durch eine Verringerung der effektiven Austenitkorngrofie zur Verfestigung beitragt.
Andere Autoren leiten eine Verfestigung aus dem Anstieg der Versetzungsdichte im Austenit
her, welche sich im Zuge der kfz — krz-Umwandlung einstellt, um die mit der Phasenum-
wandlung einhergehende Volumenexpansion zu akkommodieren [205, 296]. Durch eine lokale
Verfestigung im Bereich beginnender Einschniirungen ermoglicht die verformungsinduzierte
Martensitumwandlung auf &hnliche Weise wie die Zwillingsverfestigung hohe Gleichmaf- und
Bruchdehnungen [293|. Die Volumenexpansion der kfz — krz-Umwandlung spielt dabei nur
eine untergeordnete Rolle [297, 298]. Vielmehr zeigt sich eine starke Abhéngigkeit der erreich-
baren Bruchdehnungen von der Rate und dem Zeitpunkt des Entstehens von Verformungs-
martensit. Die hochsten Bruchdehnungen werden erreicht, wenn die Martensitbildung erst bei
hohen Dehnungen einsetzt. Setzt hingegen bei geringen Dehnungen eine intensive Martensit-
bildung ein, ist das Verfestigungsvermdgen bereits bei geringen Dehnungen erschopft und es

kommt zu einem frithzeitigen Versagen [299].

Bei den im Rahmen der vorliegenden Arbeit untersuchten Stidhlen deuten Unterschiede der
mechanischen Eigenschaften im Zugversuch (Tabelle A. 16) auf unterschiedliche Verformungs-
verhalten hin. Fussik [230] hat in seiner Arbeit fiir die SFE der hier untersuchten Stéhle
AITSI 304L, AIST 305L und AISI 316L Werte von 18,7mJ/m? 30,5mJ/m? und 63 mJ/m?
durch rontgenografische Messungen bestimmt. Die Stahle AISI 305L und AISI 316L zeigen
im Spannungs-Dehnungs-Diagramm (Abbildung B. 101) sehr &hnliche parabolische Verlau-
fe, welche typisch fiir Stdhle mit hoher SFE sind. Der nach FUSSIK sehr starke Unterschied
hinsichtlich der SFE dieser beiden Stéhle wird hier nicht deutlich. Allenfalls kénnte die ge-
ringfiigig hohere Bruchdehnung des Stahls AISI 305L als schwaches Indiz fiir das Stattfinden
verstiarkter Zwillingsbildung infolge der niedrigeren SFE interpretiert werden. Im Fall des
Stahls AISI 304L lasst sich das Verformungsverhalten klar mit der niedrigen SFE korrelieren.
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Im Spannungs-Dehnungs-Diagramm zeigt der Stahl AISI 304L durch eine starke Verfestigung
ab einer Gesamtdehnung von ca. 10 % ein deutliches Abweichen von dem parabolischen Ver-
lauf der anderen Stéhle. Gleichzeitig konnte ein massiver Anstieg des Gehalts an a-Martensit
ab 10 % plastischer Dehnung festgestellt werden (Tabelle A. 12). Die ausgeprigte Verfestigung
lasst sich somit auf die Entstehung des a-Martensits infolge der niedrigen SFE zuriickfiihren.
Die Entstehung von insgesamt >50 Vol.-% a-Martensit im Stahl AISI 304L bedingt das Er-
reichen einer hoheren Zugfestigkeit im Vergleich zu den Stdhlen AISI 305L und AISI 316L,
in denen kein a-Martensit entsteht. Gleichzeitig verringert sich die Bruchdehnung signifikant,
was als Resultat der rapiden Zunahme des a-Martensitgehalts oberhalb von 10 % plastischer
Dehnung ausgelegt werden kann.

Die Fliefskurven der CrMn-Stahle CN0.96 und C0.55 zeigen dhnliche parabolische Verldufe
wie die der zuvor betrachteten Stédhle AISI 305L und AISI 316L. Allerdings verlaufen die
Fliefkurven der CrMn-Stéhle in Bereichen hoherer Spannungen, was primér auf die gestei-
gerten Streckgrenzen dieser Stahle infolge der hohen C- bzw. C+N-Gehalte zuriickzufithren
ist [300]. Dartiber hinaus gehen aus den mechanischen Kennwerten (Tabelle A.16) stérkere
Verfestigungen der CrMn-Stéhle hervor. Die SFE des Stahls CN0.96 wird von GAVRILJUK et
al. [301] mit 40 mJ/m? angegeben. Dieser Wert reiht sich zwischen den SFE-Werten der Stéhle
ATSI 305L und AISI 316L ein und kann somit keine direkte Erklarung fiir eine stiarkere Ver-
festigung liefern. Der hohe C+N-Gehalt des Stahls CN0.96 verursacht jedoch Besonderheiten
des Verformungsverhaltens auf Versetzungsebene. Aus Untersuchungen von GAVRILJUK et al.
[301] und RIEDNER [207| geht hervor, dass sich der Stahl CN0.96 vorwiegend durch planares
Versetzungsgleiten sowie Zwillingsbildung in Bereichen héherer Dehnungen verformt. Phasen-
umwandlungen kénnen nur in geringem Mafte in Form von e-Martensit beobachtet werden.
Planares Versetzungsgleiten tritt fiir gewohnlich in Legierungen mit niedriger SFE auf, da
hier die hohe Aufspaltungsweite der Versetzungen die Quergleitung erschwert. Wie in Kapitel
2.2 beschrieben, tritt in C+N legierten CrMn-Stéhlen planares Gleiten jedoch weitgehend
unabhéngig von der SFE auf. Dies ist eine Folge der hohen Nahordnung, welche durch Legie-
ren mit C+N erzeugt wird. GEROLD und KARNTHALER [152] erkldren den Zusammenhang
zwischen Nahordnung und planarem Versetzungsgleiten damit, dass die Nahordnung durch
das Gleiten einer Versetzung lokal zerstort wird und reduzierte Spannungen fiir die Bewegung
nachfolgender Versetzungen im selben Gleitsystem erforderlich sind. Infolge der Tendenz zu
planarem Versetzungsgleiten tritt in dem Stahl CN0.96 neben der Zwillingsverfestigung auch
eine nennenswerte Verfestigung durch die Bildung von Lomer-Cottrell-Locks (siehe Kapitel
2.1) an den Schnittpunkten planarer Gleitsysteme ein [301].

Fiir die im Rahmen dieser Arbeit ausgelegte Modelllegierung C0.55 liegen naturgeméfs kei-
ne Literaturdaten der SFE vor. Auch fiir vergleichbare Legierungen ist die Datenlage in der
Literatur schlecht, da austenitische Stdhle aufgrund der Gefahr der Karbidausscheidung in
der Regel nicht mit Kombinationen hoher Cr- und C-Gehalte (ohne nennenswerte N-Gehalte)
legiert werden. Am néchsten scheint dem Stahl C0.55 die von REMY [302] untersuchte Legie-
rung Fe20Mn4Cr0,5C zu kommen. REMY bestimmte die SFE dieser Legierung zu 11 mJ/m?.
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Da verschiedene Literaturstellen einen Anstieg der SFE durch die Erhéhung des Cr-Gehalts
in CrMn-Stéahlen belegen, kann davon ausgegangen werden, dass die SFE des hoher mit Cr
legierten Stahls C0.55 iiber diesem Wert liegt [303, 304|. Prézisere Aussagen zur SFE dieses
Stahls gestalten sich schwierig, da empirische Zusammenhénge meist nur fiir Legierungen mit
geringen interstitiellen Gehalten gelten bzw. diese gar nicht beriicksichtigen und auch Messun-
gen der SFE verschiedene Schwierigkeiten mit sich bringen. So ist es beispielsweise fiir die von
Fussik [230] eingesetzte rontgenografische Messmethode erforderlich, ein Losungsglithen von
Spéanen des zu untersuchenden Materials durchzufiihren. Um dabei eine Oxidation der Spéne
zu verhindern, werden diese iiblicherweise in einer evakuierten Quarzglaskapsel warmebe-
handelt. Aufgrund der zuvor beschriebenen Problematik einer Warmebehandlung des Stahls
C0.55 im Vakuum und der hohen erforderlichen Abkiihlgeschwindigkeiten zur Vermeidung
der Ausscheidungsbildung, erscheint dieses Vorgehen nicht praktikabel. Auch thermodynami-
sche Berechnungen der SFE auf Basis des Ansatzes von OLSON und COHEN [65] (Gleichung
1.4) liefern im Fall des Stahls C0.55 keine sinnvollen Werte. Der Ansatz leitet die SFE aus
der thermodynamischen Triebkraft fiir eine v — e-Umwandlung ab. Gemift der Ergebnisse
der thermodynamischen Berechnungen (Tabelle A.6) ist die austenitische -Phase in diesem
Stahl jedoch thermodynamisch stabil gegen eine v — e-Umwandlung, wodurch aus Gleichung
1.4 ein wenig sinnvoller Wert der SFE im Bereich >200 mJ/m? hervorgeht. In diesem Zusam-
menhang ist die Exaktheit der thermodynamischen Berechnung von AG~—¢ zu hinterfragen.
Verschiedene Literaturstellen deuten darauf hin, dass die thermodynamische Beschreibung
der e-Phase in géingigen thermodynamischen Datenbanken insbesondere im Bereich hoher
interstitieller Gehalte unzureichend fiir die Berechnung von AG~—¢ ist [305, 306].

Aus der Fliefskurve bzw. den mechanischen Kennwerten des Stahls C0.55 geht hervor, dass
dieser eine stirkere Verfestigung und héhere Bruchdehnung zeigt als der Stahl CN0.96. Hinzu
kommt ein auffallend hoher Anteil der Gleichmafidehnung an der Bruchdehnung. Eine star-
ke Verfestigung infolge planaren Versetzungsgleitens, wie zuvor im Fall des Stahls CN0.96
beschrieben, ist hier unwahrscheinlich. Das alleinige Legieren mit C im Stahl C0.55 redu-
ziert gegeniiber dem Legieren mit C+N im Stahl CN0.96 die Anzahl freier Elektronen und
wirkt durch eine verringerte Nahordnung dem planaren Versetzungsgleiten entgegen [154].
Somit kénnen die mechanischen Eigenschaften des Stahls C0.55 als Indiz fiir die Verfestigung
durch Zwillingsbildung und/oder verformungsinduzierte Phasenumwandlungen gewertet wer-
den. Ein Blick auf die Verfestigungsrate des Stahls (Abbildung B.102 a)) bekriftigt diese
Schlussfolgerung. Die Verfestigungsrate zeigt nach einem anfanglich steilen Abfall (BereichI)
einen Anstieg auf ein lokales Maximum (BereichII), bevor es wieder zu einem Absinken
kommt (Bereich IIT). Dieser Anstieg in Bereich II ist, wie eingangs beschrieben, ein Indika-
tor fiir das Einsetzen einer starken Zwillingsverfestigung und /oder Umwandlungsverfestigung.
Zum Vergleich ist in Abbildung B. 102 b) die Verfestigungsrate des Stahls CN0.96 dargestellt,
welche dieses Verhalten nicht zeigt. Das CONSIDERE-Kriterium doy, /dey, < oy [72], welches den
Beginn der das Versagen einleitenden Einschniirung markiert, wird hier bei einer deutlich ge-

ringeren Dehnung erfiillt, als bei dem Stahl C0.55. Als Ursache fiir die starke Verfestigung
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des Stahls C0.55 kann die Zwillingsbildung als wahrscheinlicher angesehen werden als verfor-
mungsinduzierte Phasenumwandlungen, da weder die Bildung von ¢-, noch die Bildung von
a-Martensit in diesem Stahl thermodynamisch giinstig ist. Hinzu kommt, dass in der Lite-
ratur Hinweise darauf zu finden sind, dass die Zwillingsbildung SFE-unabhéngig durch hohe
C-Gehalte begiinstigt wird. Aus Untersuchungen von GAVRILJUK et al. [301] geht hervor, dass
der hohe C-Gehalt des Stahls X120Mn12 (Hadfield-Stahl) trotz der hohen SFE dieses Stahls
eine massive Verfestigung durch Zwillingsbildung bewirkt. Zuriickgefiihrt wird dies auf elas-
tische Interaktionen der C-Atome mit Versetzungen, die deren Gleitvorgénge behindern und
dadurch die Zwillingsbildung als alternativen Verformungsmechanismus begiinstigen [301].

Als Zwischenfazit ist festzuhalten, dass sich die mechanischen Kennwerte der untersuchten
Stdhle mit dem Einsetzen unterschiedlicher Verformungsmechanismen in Verbindung brin-
gen lassen. Eine Zuordnung dieser Verformungsmechanismen zu Literaturwerten der SFE
erweist sich dabei nicht in allen Féllen als sinnvoll. Erhebliche Unterscheide hinsichtlich der
SFE (bspw. AISI 305L - AISI 316L) spiegeln sich teilweise nicht in den mechanischen Ei-
genschaften wieder. Hinzu kommt, dass im Bereich der CrMn-Stéhle Verfestigungseffekte zu
vermuten sind, welche nicht direkt von der SFE kontrolliert werden. Bei den CrNi-Stahlen
zeigt sich, dass das Verformungsverhalten mafigeblich durch das Auftreten von verformungs-
induziertem a-Martensit beeinflusst wird und somit eine Funktion der Austenitstabilitét ist.
Eine Betrachtung der Stdhle W11 und W11-ESU zeigt jedoch, dass diese trotz einer nahezu
identischen chemischen Zusammensetzung (Tabelle A.3) und einer dementsprechend &hn-
lichen Austenitstabilitdt (Tabelle A.6) signifikant unterschiedliche mechanische Kennwerte
und a-Martensitgehalte an den Tag legen (Tabelle A.5). Zwar korrelieren hier die erreich-
ten Zugfestigkeiten mit den Gehalten an a-Martensit, jedoch lassen sich letztere nicht mit
der globalen Austenitstabilitdt korrelieren. An diesem Beispiel zeigt sich, dass Betrachtun-
gen der globalen Materialeigenschaften technischer Werkstoffe unzureichend sein kénnen, um
bestimmte Eigenschaften zu begriinden. Fiir eine umfassendere Erklarung des Verformungs-
und Verfestigungsverhaltens der untersuchten Stéhle ist die Einbeziehung der im vorherigen
Kapitel aufgezeigten Unterschiede hinsichtlich der mikrostrukturellen Eigenschaften erforder-

lich.

5.2.2. Mikroskopische Betrachtung des Verformungsverhaltens

Die im vorherigen Kapitel auf Basis globaler Eigenschaften beschriebenen Uberlegungen zum
Verformungs- und Verfestigungsverhalten lassen sich durch die Betrachtung verformter Mi-
krostrukturen vertiefen und um zusatzliche Aspekte erweitern. Zum einen kénnen anhand
der Mikrostruktur Aussagen iiber das tatséchliche Einsetzen der zuvor vermuteten Verfor-
mungsmechanismen getroffen werden. Zum anderen l&sst sich auf mikroskopischer Betrach-

tungsebene das lokale Finsetzen dieser Verformungsmechanismen in Abhéngigkeit bestimm-
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ter Einfliisse der Mikrostruktur beobachten. Dazu zéhlen seigerungsbedingte Variationen der
Materialeigenschaften [234, 307-309], kristallografische Orientierungen von Kérnern [310, 311]
und lokale Spannungskonzentrationen im Gefiige [247, 312].

Um die Chronologie des lokalen Einsetzens verschiedener Verformungsmechanismen nachvoll-
ziehen zu konnen, wurden in dieser Arbeit Mikrostrukturen in verschiedenen Stadien plasti-
scher Verformung untersucht. Methodisch wurde dabei auf die Riickstreuelektronenbeugung
(EBSD) zuriickgegriffen, da diese fiir die Untersuchung zweidimensionaler Gefiigebereiche ei-
nen guten Kompromiss aus Arbeitsgeschwindigkeit und Auflésungsvermogen bietet und die
Identifikation von Verformungsstrukturen anhand ihrer kristallografischen Eigenschaften er-
moglicht. Zudem lassen sich EBSD-Messungen leicht mit EDX-Messungen zur Untersuchung
der lokalen chemischen Zusammensetzung koppeln. Diese Vorgehensweise hat die Einschran-
kung, dass kleinskalige Verformungsstrukturen, wie beispielsweise Versetzungsaufstauungen
und Nanozwillinge, unterhalb der Auflésungsgrenze liegen. Zur Untersuchung der verfestigen-
den Wirkung der eintretenden Verformungsmechanismen wurden ergénzend die mikromecha-

nischen Eigenschaften der verformten Mikrostrukturen bestimmt.

Die verformungsinduzierte Umwandlung des Austenits in a-Martensit hat einen mafgebli-
chen Einfluss auf das Verformungs- und Verfestigungsverhalten austenitischer Stéhle. Eine
wichtige Rolle spielt dabei die Entstehungsrate des a-Martensits. Diese wird einerseits
durch die thermodynamische Stabilitdt des Austenits und andererseits durch die Entstehung
von Nukleationsstellen fiir a-Martensit im Zuge der plastischen Verformung beeinflusst
[194]. Die meisten Autoren beschreiben Scherbénder (e-Martensit, Verformungszwillinge)
und die Schnittpunkte von Scherbédndern unterschiedlicher Orientierungen als bevorzugte
Orte fiir die Nukleation von a-Martensit [26]. Als besonders giinstig ist die Nukleation von
a-Martensit im Bereich von e-Martensit hervorzuheben (y— ¢ — a-Umwandlungssequenz)
[313]. Da die Entstehung von Scherbdndern eng mit der Aufspaltung von Versetzungen
verkniipft ist (vgl. Kapitel 2.1), hat die SFE einen starken Einfluss auf die Entstehung
dieser Nukleationsstellen. Eine niedrige SFE begiinstigt bereits bei geringen plastischen
Verformungen durch eine hohe Scherbanddichte die Entstehung vieler Nukleationsstellen
und ermoglicht damit hohe Umwandlungsraten des Austenits in a-Martensit. Fiir die in
der Literatur deutlich weniger haufig beschriebene Nukleation von a-Martensit im Bereich
von Gleitbandern bzw. Versetzungsaufstauungen in Gleitbdndern sind nach Beobachtungen
von WANG et al. [314] komplexe Spannungszustinde erforderlich, welche erst bei hoheren
plastischen Verformungen auftreten. Die in der Mikrostruktur des Stahls AISI 304L bei
geringen Dehnungen zu beobachtende Entstehung von a-Martensit innerhalb von groben
Béndern aus e-Martensit (Abbildung B.57) ist somit als Effekt der niedrigen SFE dieses
Stahls anzusehen. Der schnelle Anstieg des Gehaltes an a-Martensit kann mit der durch
die niedrige SFE ermoglichten v— ¢ — a-Umwandlungssequenz in Kombination mit der
vergleichsweise niedrigen Austenitstabilitdt des Stahls AISI 304L in Verbindung gebracht

werden. Wie die Ergebnisse der Nanoindentationsversuche zeigen (Tabelle A.15), ist die
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Umwandlung des Austenits in a-Martensit mit einer erheblichen lokalen Verfestigung
verbunden, woraus sich der zuvor beschriebene makroskopische Anstieg der Verfestigung
ergibt.

Die Austenitstabilitdt wirkt sich bei der Nukleation von a-Martensit nach Beschreibungen
von TALONEN et al. [313] in Kombination mit der SFE iiber die kritische Grofe der a-
Martensit Embryos auf das Umwandlungsverhalten aus. Die kritische Grofte der a-Martensit
Embryos wird verschiedenen Quellen nach in der Groéfenordnung von 14,5 [157] und 27
[315] dichtest gepackten Atomlagen angegeben. Es muss demnach zur Uberlappung einer
signifikanten Anzahl von Stapelfehlern kommen, um Scherbdnder mit einer ausreichenden
Breite fiir die Nukleation von «a-Martensit zu produzieren [313]. Mit steigender SFE
wird die Entstehung ausreichend breiter Scherbdander erschwert. Die kritische Grofse der
a-Martensit Embryos zeigt zudem eine Abhéngigkeit von der thermodynamischen Triebkraft
zur Phasenumwandlung AG~—q. Mit sinkender Triebkraft nimmt die kritische Groke der
a-Martensit Embryos zu [157]. Eine steigende Austenitstabilitdt und/oder steigende SFE
erschwert dementsprechend die Phasenumwandlung. Beide Faktoren kénnen als Ursache fiir
die Abwesenheit von a-Martensit in den untersuchten Stéhlen mit stabilem austenitischen
Geflige angefiihrt werden. Die SFE der Stahle AISI 305L und AISI 316L liegt, wie zuvor
beschrieben, deutlich tiber der des metastabilen Stahls AISI 304L, sodass in ersteren von
einer geringeren Anzahl an Nukleationsstellen fiir a-Martensit ausgegangen werden kann.
Zwar treten in der Mikrostruktur dieser Stidhle Gleitbéander und in geringem Mafe auch
Verformungszwillinge auf, welche prinzipiell als Nukleationsstellen fungieren kénnten, jedoch
ist die Austenitstabilitéit trotz starker lokaler Variationen offenbar durchgéngig hoch genug,
um die Nukleation zu verhindern.

Trotz einer gewissen Ahnlichkeit der Spannungs-Dehnungs-Kurven der stabilen CrNi-Stihle
und der CrMn-Stiahle CN0.96 und C0.55 konnten bereits im Zuge der vorherigen makroskopi-
schen Betrachtungen signifikante Unterschiede im Verformungs- und Verfestigungsverhalten
dieser Stdhle ausgemacht werden. Wie von GAVRILJUK et al. [301] beschrieben, erfolgt
die Verformung des Stahls CN0.96 vorwiegend durch planares Versetzungsgleiten, sowie
Zwillingsbildung und Umwandlungen in e-Martensit bei hoheren Dehnungen. Dies stimmt
mit den KErgebnissen der Mikrostrukturuntersuchungen der vorliegenden Arbeit insoweit
iiberein, als dass mit steigender plastischer Verformung eine zunehmende Menge an Ver-
formungsbidndern und Verformungszwillingen in der Mikrostruktur vorgefunden werden
konnte. e-Martensit konnte dabei nicht nachgewiesen werden, was auf zu geringe Mengen
und zu kleine Dimensionen des mutmaflich vorliegenden e-Martensits zurilickzufiihren
ist. Die starke Verfestigung des Stahls CN0.96 wird demnach, wie zuvor beschrieben, als
Resultat des planaren Versetzungsgleitens bzw. der damit einhergehenden Behinderung von
Quergleitvorgingen begriindet.

Im Fall des Stahls C0.55 wurden zur Erklarung der starken Verfestigung und gleichzeitig
hohen Duktilitdt zuvor Uberlegungen zur Rolle der Zwillingsbildung geschildert. Anhand
der Mikrostrukturuntersuchungen wird deutlich, dass das Gefiige des Stahls C0.55 bereits
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im Bereich niedriger plastischer Dehnungen von umfangreicher Zwillingsbildung gepragt
wird (Abbildung B.65). Im Vergleich zu den iibrigen Stéhlen ist hier ein fritheres Einsetzen
der Zwillingsbildung sowie ein starkerer Anstieg der Zwillingsdichte mit zunehmender
plastischer Verformung festzustellen. In allen untersuchten Stéhlen zeigt sich gleichermafsen,
dass die Zwillingsbildung zunéchst vorwiegend in Kérnern mit <101>- und <111>-nahen
Orientierungen erfolgt und sich nachfolgend auf Koérner aller Orientierungen ausweitet. Aus
den Nanoindentationsversuchen geht hervor, dass Koérner mit <101>- und <111>-nahen
Orientierungen stérker verfestigen als Korner mit <001>-nahen Orientierungen. Damit
lasst sich die in der Literatur beschriebene Korrelation zwischen Verfestigungsneigung
und Zwillingsbildung fiir die hier untersuchten Sté&hle bestétigen [290]. Als Ursache fiir
den Anstieg der Verfestigungsrate des Stahls C0.55 in Bereich II des doy, /dey-Verlaufs
(Abbildung B. 102 a)) lasst sich dementsprechend ein Anstieg der Zwillingsrate ableiten. Die
hohe Gleichmafsdehnung von Stéhlen mit stark ausgepragter Zwillingsbildung (TWIP-Stéhle)
wird damit begriindet, dass der lokale Anstieg der Spannung im Bereich einer beginnenden
Einschniirung zu einer verstarkten Zwillingsbildung in diesem Bereich fiihrt und die daraus
resultierende Verfestigung eine Verlagerung der Verformung in weniger stark verfestigte
Bereiche zur Folge hat [293|. Die hohe Gleichmafdehnung des Stahls C0.55 ist also ein
Indiz dafiir, dass nicht nur im Bereich bis 40 % plastischer Dehnung, in dem die sukzessive
Untersuchung der Mikrostruktur erfolgte, sondern auch dariiber hinaus eine signifikante
Zwillingsbildung einsetzt.

Durch die grofse Menge an Verformungszwillingen im Stahl C0.55, sowie Verformungszwil-
linge und vermutlich auch e-Martensit im Stahl CN0.96 steht in beiden CrMn-Stéhlen eine
hohe Anzahl potentieller Nukleationsstellen fiir die Bildung von a-Martensit zur Verfiigung.
Dass in keinem der beiden Stéhle Phasenumwandlungen in a-Martensit festgestellt werden
konnten, ist damit zu begriinden, dass diese Phasenumwandlung in beiden Stédhlen thermody-
namisch ungilinstig ist. Mit Blick auf die zuvor angedeuteten Zweifel an der Genauigkeit der
fiir die hoch-interstitiell legierten Stahle durchgefiihrten thermodynamischen Berechnungen
kann hier gefolgert werden, dass die Tendenz einer sehr hohen thermodynamischen Stabilitét

der y-Phase gegeniiber der a-Phase korrekt durch die Berechnungen abgebildet wird.

Einfliisse lokaler Gefiigeeigenschaften

Von den in Kapitel 5.1.1 aufgezeigten lokalen Variationen der Materialeigenschaften geht ein
starker Einfluss auf das ortliche Einsetzen der Phasenumwandlungen in den untersuchten me-
tastabilen CrNi-Stédhlen aus. Im Gefiige des Stahls AISI 304L ist deutlich zu erkennen, dass
verformungsinduzierter a-Martensit zunéchst in Gefiigebereichen niedrigster Austenitstabili-

tat entsteht und mit steigender plastischer Verformung zunehmend Bereiche héherer Auste-
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nitstabilitdt einnimmt (Abbildung B. 56). Dabei schreitet die Martensitumwandlung teilweise
auch in Gefiigebereiche mit vergleichsweise hoher Austenitstabilitit vor (Mgzp<-50°C). Ein
Vergleich mit der Mikrostruktur des stabilen austenitischen Stahls AISI 305L zeigt, dass in
diesem Stahl Gefiigebereiche dhnlicher Austenitstabilitiat vorliegen, welche jedoch selbst bei
maximaler plastischer Verformung keine Anzeichen einer martensitischen Umwandlung auf-
weisen (Abbildung B. 82). In Anlehnung an die zuvor beschriebenen Effekte zum kombinierten
Einfluss der SFE und der Austenitstabilitit auf die Martensitumwandlung konnte dies damit
begriindet werden, dass zwar die Austenitstabilitdt in besagten Bereichen dhnlich ist, jedoch
in dem Stahl AISI 305L eine hohere SFE die Nukleation von a-Martensit verhindert. Dem
entgegen steht die Beobachtung, dass niedrig legierte Bereiche in dem Stahl AISI 305L sehr
dhnliche chemische Zusammensetzungen aufweisen, wie hochlegierte Bereiche in dem Stahl
AISI 304L (vgl. EDX 1 und EDX 4 in Tabelle A. 11). Somit diirften diese Bereiche nicht nur
eine dhnliche Austenitstabilitdt, sondern auch eine dhnliche SFE aufweisen. Dariiber hinaus
ist in diesem Kontext anzumerken, dass bei der Betrachtung der Austenitstabilitdt anhand
der Mgso-Temperatur eine zusétzliche Betrachtung der SFE gewissermafien redundant ist.
Die Myso-Temperatur ist eine Kenngrofle empirischer Natur und sollte dementsprechend die
verformungsinduzierte v— a-Umwandlung unabhéngig von den zugrundeliegenden Mecha-
nismen abbilden. Das heifst, dass konkurrierende Effekte der SFE und der Austenitstabilitat
bereits in der Mgy3o-Temperatur enthalten sind und keiner gesonderten Beachtung erfordern.
Es wird jedoch schnell deutlich, dass diese Sichtweise nur bei der Betrachtung groferer Gefii-
gebereiche Sinn ergibt und die Myso-Temperatur kein Indikator dafiir sein kann, ob an einer
konkreten Stelle im Gefiige Martensit ersteht. Letzteres gilt in &hnlicher Form auch fiir Be-
trachtungen der Austenitstabilitét auf Basis der thermodynamischen Triebkraft AGy— . Ein
Grund dafiir ist, dass die Entstehung von a-Martensit in Bereichen einheitlicher Austenitsta-
bilitdt nicht homogen erfolgt, sondern an das lokale Auftreten giinstiger Nukleationsstellen
gekoppelt ist, deren Entstehung wiederum stark von lokalen kristallografischen Eigenschaften
und lokalen Spannungszusténden abhéngt [316]. Um die daraus resultierenden Konsequenzen
fiir die Ausbreitung von a-Martensit in Gefiigebereiche hoherer Austenitstabilitéit ableiten zu
konnen, soll im Folgenden noch einmal vertieft auf die Entstehungsweise des verformungsin-
duzierten a-Martensits eingegangen werden.

Scherbénder (Verformungszwillinge und e-Martensit) stellen bevorzugte Stellen fiir die Nu-
kleation von a-Martensit dar [313]. Die Orte der Entstehung von Scherbandern werden iiber
das Schmid’sche Schubspannungsgesetz von den Kornorientierungen relativ zur Lastrichtung
beeinflusst. Das Beginnen der Scherbandbildung im Zuge einer plastischen Dehnung ist in den
Ko6rnern mit dem hochsten Schmid-Faktor fiir das {111}<112>-System zu erwarten [317].
In Ubereinstimmung mit Untersuchungen verschiedener Autoren zeigen die Ergebnisse der
vorliegenden Arbeit, dass die Entstehung von Scherbidndern in Kérnern mit <101>- und
<111>-nahen Orientierungen giinstiger ist als in Kérnern mit <001>-nahen Orientierungen
[247, 318, 319]. a-Martensit entsteht dementsprechend zunéchst in Kérnern, welche giinstige

Orientierungen fiir die Scherbandbildung zeigen. Walztexturen oder Vorzugsrichtungen der
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Kornorientierungen kénnen somit das Umwandlungsverhalten eines Stahls beeinflussen. In
den untersuchten Stdhlen konnten im losungsgegliihten Zustand jedoch keine ausgeprigten
Texturen nachgewiesen werden.

In der Mikrostruktur des Stahls AISI 304L ist die Bildung von a-Martensit durch die Nu-
kleation in e-Martensit zu erkennen (Abbildung B.56). Der a-Martensit entsteht hier zu-
néchst in Form einzelner kleiner Blocke innerhalb der e-Bander und nimmt nach weiterer
Dehnung die e-Bénder vollstédndig ein. WANG et al. [314] konnten diesen Vorgang in einem
dhnlichen Stahl durch in situ Untersuchungen des Gefiiges wiahrend der Verformung nachver-
folgen. Dabei konnte beobachtet werden, dass die fortschreitende Umwandlung der e-Bénder
in a-Martensit hauptsichlich durch die Nukleation zusétzlicher a-Blocke erfolgt und das
Wachstum bestehender a-Blocke nur eine untergeordnete Rolle spielt [314]. In der vorlie-
genden Arbeit ldsst sich dies durch die hohe Dichte an Grenzflichen in dem entstehenden
a-Martensit nachvollziehen, welche in Darstellungen des Bandkontrastes zu erkennen ist. Bei
hoheren plastischen Verformungen wird das Wachstum des bestehenden a-Martensits ener-
getisch giinstiger als die Nukleation neuer a-Blocke [201]. Einige Autoren bezeichnen dies
als den Beginn einer neuen Stufe der Martensitumwandlung, in der a-Martensit in schnellen
Schiiben (,,bursts®) iiber die Grenzen der ehemaligen e-Bénder hinauswéchst und dadurch
den in benachbarten Scherbandern nukleierten a-Martensit zu zusammenhingenden Fldchen
verbindet [201, 320-322]. Wie in der Mikrostruktur des Stahls AISI 304L zu erkennen ist,
liegen in grofflachigen a-martensitischen Bereichen meist nur ein bis zwei kristallografische
Orientierungen vor. Das kann darauf zuriickgefiihrt werden, dass bei der Nukleation von
a-Martensit in Scherbédndern zwei Varianten der Kurdjumov-Sachs Orientierungsbeziehung
zwischen Austenit und a-Martensit giinstig sind [320, 323|. Dadurch zeigen a-Martensit Kei-
me, welche in unterschiedlichen Scherbéndern innerhalb desselben Austenitkorns nukleieren
meist die gleichen kristallografischen Orientierungen. Wahrend des spéteren Wachstums der
Keime werden diese Orientierungen beibehalten, sodass grofse, einheitlich orientierte Bereiche
entstehen konnen. Nach Auffassung von HEDSTROM et al. [201] kann das in schnellen Schii-
ben auftretende Wachstum des a-Martensits iiber die Grenzen der Scherbander hinaus als
autokatalytischer Vorgang verstanden werden. Dabei wird das Wachstum des a-Martensits
initial durch von aufen aufgeprigte Spannungen eingeleitet und verursacht dann durch die
Volumenexpansion der v — a-Umwandlung selbst Spannungen, welche in einer Art Kettenre-
aktion die 7y — a-Umwandlung vorantreiben. Dieses autokatalytische Wachstum konnte eine
Erklarung dafiir sein, dass der a-Martensit in dem Stahl AISI 304L in Gefiigebereiche mit
hoher Austenitstabilitdt vordringt, wohingegen in dem Stahl AISI 305L in Gefiigebereichen
mit vergleichbarer Austenitstabilitdt kein a-Martensit entsteht.

In der Mikrostruktur des Stahls AISI 304L zeigt sich in einzelnen Austenitkrnern mit <001 >-
nahen Orientierungen eine deutliche Abweichung der Morphologie des a-Martensits gegeniiber
anderen Gefiigebereichen. In Abbildung B. 103 wird dies in dem markierten Bereich deutlich.
Hier nimmt der a-Martensit grobe, kantige Formen an und weist eine auffallend niedrige De-

fektdichte auf. Letzteres lasst darauf schliefsen, dass die Nukleation des a-Martensits nicht in
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Form vieler kleiner Blocke innerhalb von Scherbéandern erfolgt, da deren Grenzflachen anhand
des Bandkontrastes zu erkennen sein miissten. Wie zuvor beschrieben, ist die Bildung von
Scherbéandern in Kérnern mit <001>-nahen Orientierungen ungiinstig, sodass Scherbénder in
diesen Koérnern nicht oder nur in geringem Mafse als Nukleationsstellen zur Verfiigung stehen.
Daher zeigen Kérner mit <001>-nahen Orientierungen eine insgesamt hohere Stabilitidt gegen
Phasenumwandlungen [324]. Dies dufert sich darin, dass nach erfolgter Umwandlung eines
Grofiteils des Gefiiges in a-Martensit die meisten der verbleibenden austenitischen Bereiche
<001>-nahe Orientierungen aufweisen. Offenbar neigen Korner mit <001>-nahen Orientie-
rung jedoch bei ausreichend niedriger Austenitstabilitit und ausreichend hohen Spannungen
trotz der Abwesenheit von Scherbdndern zur Bildung von a-Martensit. Als Nukleationsor-
te konnen hier Versetzungsaufstauungen in den {111}-Gleitebenen des Austenits fungieren
[325]. Fiir die Nukleation von a-Martensit in Gleitebenen sind jedoch héhere Spannungen er-
forderlich als fiir die Nukleation in Scherbéndern. Daher erfolgt die Nukleation in Gleitebenen
erst bei vergleichsweise hohen plastischen Dehnungen [314]. Das Wachstum des a-Martensits
nach der Nukleation in einer Gleitebene erfolgt autokatalytisch entlang der Gleitebene und
orthogonal dazu, sodass blockige Formen entstehen konnen [314, 325|. Da in den <001>-nah
orientierten Austenitkérnern auch bei hohen Dehnungen meist keine Grenzflachen vorliegen,
ist davon auszugehen, dass das autokatalytische Wachstum von einem Nukleationsort aus un-
gehindert iiber weite Strecken durch das Korn erfolgen kann. Dadurch lésst sich die geringe
Defektdichte des Martensits innerhalb der Austenitkdrner mit <001>-nahen Orientierungen

erkliren.

Grundsétzlich sind zur liickenlosen Beschreibung der mikrostrukturellen Vorginge der
v— (¢ =) a-Umwandlung die in der Literatur héufig zu findenden in situ-Untersuchungen
der Mikrostruktur (siehe [314, 318]) besser geeignet, als die in dieser Arbeit eingesetzte ex
situ-Methode. Fiir die Betrachtungen in dieser Arbeit ist es allerdings erforderlich, die in den
Stiahlen vorliegenden Seigerungsstrukturen in die Untersuchung der Verformungsstrukturen
einzubeziehen. Aufgrund der Groftenskala der Seigerungsstrukturen sind dafiir erheblich gro-
fere Bildausschnitte notig, als in der Regel in der Literatur betrachtet werden. Fiir eine in
situ-Betrachtung der Mikrostruktur wahrend der Verformung bringt dies jedoch Schwierig-
keiten mit sich. Bei exemplarischen Untersuchungen eines Gefiigebereichs des Stahls W11
in unterschiedlichen Stadien plastischer Dehnung wurde deutlich, dass die Probenoberfla-
che im Laufe der plastischen Verformung eine starke Topographie ausbildet. Wie Abbildung
B. 104 verdeutlicht, lésst sich infolgedessen nicht mehr das gesamte Gefiige im Bildausschnitt
rasterelektronenmikroskopisch scharf abbilden. Vermessungen der Topographie der Proben-
oberfliche (Abbildung B.105) zeigen, dass dies bei einer plastischen Dehnung von 40 % auf
Hohenunterschiede im Bereich bis zu 25 pm zuriickzufiithren ist. Daraus resultieren starke
Einbufen in der Qualitat der EBSD-Messungen, wodurch sich die wiederholte Untersuchung
derselben Gefiigebereiche in verschiedenen Stadien plastischer Dehnung in dieser Arbeit nicht

als praktikabel erwies.
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Die Relevanz der seigerungsbedingten Variationen der lokalen Phasenstabilitit fiir die Ent-
stehung von Martensit zeigt sich im Fall des Stahls AISI 304L deutlich durch die beginnende
Nukleation in Bereichen niedriger Austenitstabilitit, die mit zunehmender Verformung er-
folgende Ausbreitung in Bereiche héherer Austenitstabilitit, sowie die Abwesenheit von a-
Martensit in Bereichen héchster Austenitstabilitdt. Anhand der Stdhle W11 und W11-ESU
lasst sich verdeutlichen, welchen Einfluss unterschiedlich geartete Seigerungsstrukturen auf
die Entstehung von a-Martensit in Stdhlen mit gleicher globaler Zusammensetzung haben
kénnen. Durch die héheren lokalen Konzentrationsunterschiede der Legierungselemente im
Stahl W11 liegen in diesem grofsere lokale Unterschiede der Austenitstabilitdt und der SFE
vor als in dem Stahl W11-ESU (AMaszo,wi1>AMago/ wir-esu). Zudem bewegt sich die Aus-
tenitstabilitit in niedriglegierten Seigerungszeilen in dem Stahl W11 auf einem niedrigeren
Niveau als in dem Stahl W11-ESU. Das fithrt dazu, dass Seigerungszeilen mit niedriger Auste-
nitstabilitdt in dem Stahl W11 eine héhere Neigung zur verformungsinduzierten Umwandlung
in a-Martensit zeigen. Der a-Martensit entsteht hier meist in Form von grofiflichig zusam-
menhéngenden Bereichen. Durch die relativ scharfen Konturen der Seigerungszeilen und das
grofie AMgszp /w11 ist die Martensitumwandlung jedoch vorwiegend auf die niedriglegierten
Seigerungszeilen begrenzt. So hat die plastische Verformung des Stahls W11 die Entstehung
einer Art Duplexgefiige, bestehend aus Zeilen von Austenit und a-Martensit zur Folge. In dem
Stahl W11-ESU zeigt sich, dass a-Martensit zwar in Seigerungszeilen niedriger Austenitsta-
bilitat auftritt, diese jedoch nicht grofsflichig ausfiillt. Vielmehr scheint die Martensitbildung
hier auf giinstige Nukleationsstellen wie Scherbéander begrenzt zu sein. Das deutet darauf hin,
dass die zuvor beschriebene zweite Stufe der Martensitumwandlung, in der a-Martensit iiber
die Grenzen der Scherbidnder hinaus wéchst und sich zu zusammenhéngenden Fliachen ver-
bindet, infolge der hoheren Austenitstabilitéit ausbleibt. Als Resultat entsteht in dem Stahl
W11-ESU insgesamt weniger a-Martensit als in dem Stahl W11, was sich in einem geringeren

Verfestigungsvermogen dieses Stahls niederschlagt.

In den untersuchten Stdhlen mit stabilem austenitischem Gefiige konnten keine Einfliisse
seigerungsbedingter Variationen der Materialeigenschaften auf das lokale Verformungsverhal-
ten festgestellt werden. Hier zu beobachtende lokale Unterschiede beziiglich des Einsetzens
der Verformungsmechanismen lassen sich auf Einfliisse der Kornorientierungen und lokaler
Spannungsfelder im Gefiige zuriickfithren. Als Merkmale fiir das lokale Wirken verschiede-
ner Verformungsmechanismen treten im Gefiige der stabilen austenitischen Stéhle einerseits
Orientierungsgradienten innerhalb von Kornern und andererseits Verformungszwillinge in Er-
scheinung. Korninterne Orientierungsgradienten konnen als Resultat der Rotation von Teilen
des Kristallgitters aufgefasst werden, welche durch das Abgleiten von Versetzungen die von
aufsen ausgeprigte plastische Verformung akkommodieren [326]. Das wéihrend der Verformung
insbesondere in der Mikrostruktur der stabilen austenitischen CrNi-Stédhle zu beobachtende
Auftreten korninterner Orientierungsgradienten kann somit auf eine stark ausgepriagte Ver-

formung durch Versetzungsgleiten zuriickgefiihrt werden. Beziiglich des Versetzungsgleitens
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kénnen erhebliche lokale Unterschiede innerhalb von Kérnern vorherrschen. Wahrend die Ak-
tivierung von Gleitsystemen in der Kornmitte hauptséchlich iiber den Schmid-Faktor von der
Kornorientierung abhéngt, treten in den Randbereichen Einfliisse der benachbarten Korner
in den Vordergrund. Hier werden meist andere Gleitsysteme als im Korninneren aktiviert, um
die Verformung der benachbarten, anders orientierten Korner zu akkommodieren [327].

In allen untersuchten Stdhlen setzt nach einer gewissen Dehnung die Zwillingsbildung als
zusatzlicher Verformungsmechanismus ein. Die Entstehung der Verformungszwillinge ist da-
bei zunéchst stark an Koérner mit <101>- und <111>-nahen Orientierungen gebunden. Die
Ergebnisse der Nanoindentationsversuche zeigen, dass daraus eine stiarkere Verfestigung die-
ser Kornorientierungen verglichen mit <001>-orientierten Kornern resultiert. Die Orientie-
rungsabhéngigkeit der Zwillingsbildung lasst sich mit einem hoheren Schmid-Faktor fiir das
{111} <112>-Zwillingssystem in Kérnern mit <101>- und <111>-nahen Orientierungen be-
griinden [247]. KARAMAN et al. [328| erkldren die Orientierungsabhéngigkeit der Nukleation
von Verformungszwillingen anhand der Wirkung von Spannungen auf die SFE. So stellt sich
durch das Aufweiten oder Einschniiren von Stapelfehlern infolge einer dufseren Zugspannung
eine effektive SFE ein, welche abhéngig von der Kornorientierung ist. In Kérnern mit <101 >-
und <111>-Orientierungen werden Stapelfehler aufgeweitet, was eine Verringerung der ef-
fektiven SFE bewirkt. In <001>-orientierten Kornern hingegen kommt es zur Einschniirung
der Stapelfehler, wodurch sich die effektive SFE erhoht. Die hohe effektive SFE in <001>-
orientierten Kérnern begiinstigt das Quergleiten von Versetzungen, wohingegen die niedrige
effektive SFE in <101>- und <111>-orientierten Kornern die Zwillingsbildung férdert [328].
Bei hoheren plastischen Verformungen ist eine Abweichung von der beschriebenen Orientie-
rungsabhéngigkeit festzustellen. So kénnen vermehrt Verformungszwillinge in Koérnern fest-
gestellt werden, welche fiir die Zwillingsbildung ungiinstige Orientierungen aufweisen. Nach
GUTIERREZ-URRUTIA et al. [247]| kann die Ursache dafiir darin liegen, dass an Schnittpunk-
ten von Verformungszwillingen mit Korngrenzen hohe Spannungskonzentrationen entstehen.
Diese konnen in das benachbarte Korn reichen und dort trotz ungilinstiger Orientierung eine
Zwillingsbildung auslosen [247]. BELADI et al. [310] beschreiben, dass es bei der Zwillingsbil-
dung lokale Unterschiede innerhalb einzelner Kérner geben kann. So kénnen Teilbereiche von
Kornern mit einer fiir die Zwillingsbildung ungiinstigen Orientierung durch lokale Gleitakti-

vitét in fiir die Zwillingsbildung giinstige Orientierungen rotieren [310].

Zusammenfassung dieses Kapitels

e Die untersuchten Stdhle zeigen deutliche Unterschiede hinsichtlich ihres Verformungs-
verhaltens. Die CrNi-Stdhle im System Fe-18Cr-9Ni neigen zur verformungsinduzier-
ten Umwandlung in a-Martensit, wihrend die Stdhle im System Fe-17Cr-12Ni(-2Mo)

ein stabiles austenitisches Gefiige haben und vornehmlich Verformung durch Verset-
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zungsgleiten sowie in geringem Mafse Zwillingsbildung zeigen. Unter den CrMn-Stéahlen
verformt der Stahl CN0.96 hauptséchlich durch planares Versetzungsgleiten mit mode-
raten Anteilen von Zwillingsbildung. In dem Stahl C0.55 konnte eine Verformung durch
umfangreiche Zwillingsbildung mit den Charakteristika von TWIP-Stéahlen festgestellt

werden.

e Das Verfestigungsverhalten wird stark durch die Neigung zur verformungsinduzierten
Bildung von a-Martensit beeinflusst. Die Entstehung des a-Martensits wird dabei durch
die Stabilitat des Austenits (thermodynamischer Einfluss) sowie das Vorliegen giinsti-
ger Nukleationsstellen und Wachstumsbedingungen (SFE- und Orientierungseinfluss)

kontrolliert.

e Fiir die Orte der Entstehung des a-Martensits im Gefilige konnten deutliche Abhén-
gigkeiten von der lokalen Stabilitdt des Austenits sowie den lokalen kristallografischen
Eigenschaften festgestellt werden. Die Martensitumwandlung beginnt in Zonen niedrigs-
ter Austenitstabilitdt in <101>- und <111>-Ko&rnern, deren Orientierungen giinstig fiir
die Bildung von Scherbéndern als Nukleationsstellen fiir a-Martensit sind. Mit steigen-
der plastischer Verformung kommt es zur Ausbreitung des Martensits in Gefiligebereiche
mit hoherer Austenitstabilitdt und ungiinstigeren <001>-Kornorientierungen. Die che-
mische Homogenitét eines Stahls kann dabei iiber die Anordnung und die Menge des

entstehenden a-Martensits bestimmen.

e In den Stdhlen mit bei Raumtemperatur stabilem austenitischen Gefilige konnten kei-
ne signifikanten Abhéngigkeiten zwischen dem Einsetzen der Verformungsmechanismen
und der lokalen chemischen Zusammensetzung ausgemacht werden. Hier zeigt sich je-
doch eine deutliche Abhéngigkeit der Zwillingsbildung von der Kornorientierung, welche

zu einer ungleichméfigen Verfestigung unterschiedlicher Kornorientierungen fiihrt.
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5.3. Verformungsverhalten in Hy-Atmosphare

Im Folgenden soll die Wasserstoffumgebungsversprédung austenitischer Stdhle anhand der un-
terschiedlichen Versagensweisen von Zugproben in Luft und in Druckwasserstoffatmosphére
bei Raumtemperatur diskutiert werden. Wie in Kapitel 1.4 festgelegt, wird dabei der allge-
meine Begriff Wasserstoffversprodung als Synonym fiir die Wasserstoffumgebungsversprodung
verwendet. Der Fokus der im Folgenden beschriebenen Betrachtungen liegt auf der Interak-
tion der wasserstoffinduzierten Materialschidigung mit den zuvor aufgezeigten, globalen und

lokalen Charakteristika des Verformungsverhaltens.

5.3.1. Makroskopische Betrachtung des Verformungsverhaltens in H;

Unter den im Rahmen dieser Arbeit betrachteten Werkstoffen zeigen die Stdhle W11, W11-
ESU, AISI 304L, CN0.96 und C0.55 eine Anfalligkeit fiir Wasserstoffversprodung. Dies wird
in Form einer erheblichen Verschlechterung der Duktilitdtskennwerte bei der mechanischen
Priifung in Druckwasserstoffatmosphére deutlich (Tabellen A.5 und A.16). Die mechani-
schen Eigenschaften der Stdhle W12, AISI 305L und AISI 316L hingegen offenbaren keine
nennenswerten Anzeichen einer Anfélligkeit fiir Wasserstoffversprodung. Da die Wasserstoff-
versprodung austenitischer Stdahle eine starke Abhéngigkeit von Randbedingungen wie der
Temperatur [110], der Dehnrate [329] und der Art der Beladung der Proben mit Wasser-
stoff [143, 330| zeigt, sind diese Beobachtungen keineswegs als allgemeingiiltig anzusehen,
sondern gelten streng genommen nur fiir die gewéhlten Versuchsbedingungen. Wie in Kapi-
tel 3.5.2 beschrieben, wurde zur Erhebung der Ergebnisse der vorliegenden Arbeit auf zwei
Gruppen von Zugproben zuriickgegriffen, welche unter unterschiedlichen Randbedingungen
in Druckwasserstoffatmosphére gepriift wurden. Die erste Gruppe umfasst Zugproben der
industriell hergestellten Stiahle W11, W11-ESU, W12 und CNO0.96, die bereits im Kontext
fritherer Untersuchungen mechanisch gepriift wurden (Ergebnisse in Tabelle A.5). Der Aus-
gangsdurchmesser d; dieser Proben betrug 5mm bei einer Messldnge 1y von 25 mm und die
mechanische Priifung erfolgte bei Raumtemperatur unter 40 MPa H,-Gasdruck. Die zweite
Gruppe der Zugproben umfasst die im Rahmen der Untersuchungen der vorliegenden Arbeit
hergestellten und mechanisch gepriiften Laborlegierungen AISI 304L, AISI 305L, AISI 316L
und CO0.55 (Ergebnisse in Tabelle A. 16). Aus wirtschaftlichen Erwégungen wurde die mecha-
nische Priifung dieser Stdhle mit einem geringeren Hy-Gasdruck von 10 MPa bei Raumtem-
peratur durchgefiihrt. Zudem wurde eine leicht abweichende Probengeometrie mit dy=4 mm
und 1p)=20 mm verwendet und die Oberflachen der Zugproben geschliffen.

Der H,-Gasdruck beeinflusst geméf dem Sievert’schen Gesetz (Gleichung 1.9) die sich im

Stahl einstellende Wasserstoffkonzentration und ist somit von grundlegender Bedeutung fiir
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die Wasserstoffversprodung [99]. Die Wasserstoffaufnahme erfolgt bei der mechanischen Prii-
fung in Druckwasserstoff als dynamischer Prozess wahrend der Verformung. Damit es zur
Wasserstoffaufnahme kommt, muss zunéchst die Adsorption und Dissoziation des molekular
vorliegenden Wasserstoffs an der Stahloberfliche erfolgen. Die Passivschicht an der Oberfla-
che austenitischer Stahle behindert die Dissoziation der Hy-Molekiile und hemmt dadurch die
Wasserstoffaufnahme [97]. Mit der Verletzung der Passivschicht im Zuge der Verformung der
Probe steigt die Dissoziationsrate und somit die Geschwindigkeit der Wasserstoffaufnahme.
MARTIN [258] zufolge erfolgt dies erst im Bereich plastischer Dehnung in einem MafRe, in
dem die Wasserstoffaufnahme die mechanischen Eigenschaften beeinflusst. Die sich dann dif-
fusionskontrolliert, also zeitabhéngig, einstellende Wasserstoffkonzentration und -verteilung
héngt neben dem Hjy-Gasdruck und der Dissoziationsrate von zahlreichen weiteren Faktoren
ab. Dazu gehoren vor allem die Diffusionsgeschwindigkeit und die Loslichkeit von Wasserstoft
in den im Gefiige vorliegenden Phasen, sowie die Verteilung dieser Phasen im Gefiige. Hinzu
kommen Einfliisse von Gefiligedefekten und elastischen Spannungsfeldern, z.B. vor Rissspit-
zen. Eine experimentelle Bestimmung der lokalen Verteilung von Wasserstoff im Gefiige ist
zwar messtechnisch z.B. mittels Raster-Kelvin-Mikroskopie moglich, kann aber nur ex si-
tu vorgenommen werden und hat daher aus verschiedenen Griinden wenig Aussagekraft iiber
die Wasserstoffkonzentrationen zum Zeitpunkt der wasserstoffinduzierten Schidigung im Zug-
versuch [331]. Zum einen ist durch die Anderung des Spannungszustands bei der Entlastung
bzw. dem Versagen der Probe eine Umverteilung des Wasserstoffs im Gefiige zu erwarten
und zum anderen sinkt in Abwesenheit des H,-Gasdrucks die Gleichgewichtskonzentration
von Wasserstoff im Stahl, sodass es zu Effusionseffekten kommt [332]. Zur Beurteilung der
Verteilung von Wasserstoff im Gefiige wiahrend der mechanischen Priifung wird daher meist
auf Finite-Elemente-Simulationen zuriickgegriffen, in denen sich viele der zuvor genannten
Aspekte abbilden lassen [333, 334].

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurden keine ndheren Untersuchungen des Druckeinflus-
ses auf die sich einstellenden Wasserstoffkonzentrationen und daraus resultierende Konsequen-
zen fiir die Versprodungsanfilligkeit angestellt. Jedoch wurden um die Vergleichbarkeit der
unter den verschiedenen H,-Driicken gepriiften Zugproben beurteilen zu kénnen, zuséatzliche
Proben der industriell hergestellten Stdhle W11 und CNO0.96 unter den gleichen Bedingun-
gen wie die Laborlegierungen (RT, 10 MPa H,-Gasdruck, dy=4 mm, geschliffene Oberflache)
gepriift. Dabei zeigt sich erwartungsgeméfs, dass beide Stéhle bei 10 MPa H,-Gasdruck einen
geringeren Duktilititsverlust erleiden als bei 40 MPa Hy-Gasdruck. Die quantitative Anderung
der Duktilitdtskennwerte in Abhéngigkeit der Versuchsbedingungen féllt bei den beiden Stéh-
len allerdings sehr unterschiedlich aus. Die relative Brucheinschniirung des Stahls CN0.96 liegt
bei 10 MPa H,-Gasdruck um ca. 40 Prozentpunkte hoher als bei 40 MPa H,-Gasdruck, wéih-
rend sich die relative Brucheinschniirung des Stahls W11 in Abhéngigkeit der verschiedenen
H,-Gasdriicke lediglich um etwa 10 Prozentpunkte unterscheidet. Zur Erklarung dieser Dis-
krepanz ist eine Betrachtung der iibrigen Unterschiede hinsichtlich der Versuchsbedingungen

erforderlich. Der geringere Durchmesser der bei 10 MPa H,-Gasdruck gepriiften Proben tragt
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tendenziell zu einer Verstarkung der Versprodungsanfilligkeit bei. Mit sinkendem Durchmes-
ser erhoht sich der Anteil des Probenquerschnitts, der innerhalb einer konstanten Zeitspanne
von dem eindiffundierenden Wasserstoff durchdrungen werden kann. Es ist jedoch anzuneh-
men, dass die Duktilitdtskennwerte der beiden Stéhle dadurch in dhnlicher Weise beeinflusst
werden. Das Schleifen der Probenoberfliche beeinflusst die Stdhle hingegen in unterschiedli-
cher Weise. Wie in Kapitel 5.1.2 beschrieben, werden im Fall des Stahls CN0.96 durch das
Schleifen der Zugproben die Eigenschaften des oberflichennahen Gefiiges beeinflusst. Genauer
gesagt wird durch das Schleifen eine von der mechanischen Bearbeitung der Proben stam-
mende, plastisch verformte Zone abgetragen und somit ein wesentlich defektarmeres Gefiige
an der Probenoberfliche eingestellt. Bei dem Stahl W11, dessen Proben in beiden Féllen nach
der mechanischen Bearbeitung 16sungsgegliiht wurden, hat das Schleifen hingegen keinen si-
gnifikanten Einfluss auf das Gefiige. Es kann daher gefolgert werden, dass die Unterschiede
in den Duktilititskennwerten des Stahls W11 hauptséichlich den Einfluss des Hy-Gasdrucks
und des Probenquerschnitts abbilden, wahrend bei dem Stahl CN0.96 zusétzlich ein starker

Einfluss des Schleifens der Proben zum Tragen kommt.

Werden die im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Stidhle anhand ihres Verformungsverhal-
tens in stabile und metastabile Stdhle unterteilt, so wird deutlich, dass alle metastabilen
Stéhle, also diejenigen die zur verformungsinduzierten Bildung von Martensit neigen, anfillig
fiir Wasserstoffversprodung sind. Obwohl vereinzelt abweichende Ansichten vertreten werden
[335, 336], ist die in der Literatur vorherrschende Meinung, dass sich a-Martensit negativ
auf die Besténdigkeit austenitischer Stdhle gegen Wasserstoffversprodung auswirkt. Begriin-
det wird dies meist mit einer hohen inhérenten Versprodungsanfilligkeit der krz Phase [129,
337, 338] und mit der vergleichsweise hohen Diffusionsgeschwindigkeit von Wasserstoff im
a-Martensit [103, 155|. Die hohe Diffusionsgeschwindigkeit von Wasserstoff im a-Martensit
ermoglicht eine schnelle Anreicherung und Verteilung von Wasserstoff im Werkstoff und be-
giinstigt dadurch die Bildung und das Wachstum wasserstoffinduzierter Risse. Verschiede-
ne Studien belegen, dass das Ausmaft des wasserstoftbedingten Duktilitatsverlustes mit der
Menge an a-Martensit skaliert, sodass mit sinkender Austenitstabilitit eine Zunahme der
Versprodungsneigung einhergeht [129, 258, 338, 339|. Aus diesem Zusammenhang leitet sich
auch ein Einfluss der Temperatur auf die Versprodungsanfilligkeit ab. Die mit sinkender
Temperatur abnehmende thermodynamische Stabilitdt des Austenits verursacht tendenziell
eine Zunahme der Versprodungsanfilligkeit. So konnen Stéhle, die bei Raumtemperatur ein
stabiles austenitisches Gefiige haben und bestédndig gegen Wasserstoffversprodung sind, bei
tiefen Temperaturen eine Anfilligkeit fiir Wasserstoffversprodung zeigen [129]. Wie ZHANG
et al. [129] anhand von Zugversuchen in Druckwasserstoffatmosphére im Temperaturbereich
zwischen 80K und 300 K zeigen konnten, nimmt die Versprodungsanfilligkeit jedoch beim
Unterschreiten einer kritischen Temperatur von ca. 200 K wieder ab, obwohl die Menge an
verformungsinduziertem a-Martensit mit sinkender Temperatur weiter zunimmt bzw. einen

Sattigungszustand erreicht. Dieses Verhalten ist damit zu begriinden, dass sich die Mobilitét
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des Wasserstoffs im Stahl aufgrund der temperaturabhédngigen Abnahme der Diffusionsge-
schwindigkeit verringert.

Auf Grundlage des beschriebenen Einflusses von a-Martensit lasst sich die Wasserstoffver-
sprodung der Stahle W11, W11-ESU und AISI 304L mit deren metastabilem austenitischen
Gefiige begriinden. In der Literatur werden héaufig Abschidtzungen der Austenitstabilitat auf
Basis der globalen chemischen Zusammensetzung herangezogen, um Aussagen iiber die Anfal-
ligkeit austenitischer Stéhle fiir eine Wasserstoffversprodung zu treffen [17, 138]. Anhand der
Stdahle W11 und AISI 304L lasst sich der Zusammenhang zwischen der globalen Austenitsta-
bilitdt und der Versprodungsneigung gut nachvollziehen (Tabelle A. 16). Der Stahl AIST 304L
bildet infolge seiner wesentlich geringeren globalen Austenitstabilitdt (Tabelle A.6) mehr ver-
formungsinduzierten a-Martensit als der Stahl W11 und zeigt einen dementsprechend hohe-
ren wasserstoffbedingten Duktilitdtsverlust. Eine vergleichende Betrachtung der Stdhle W11
und W11-ESU zeigt jedoch, dass diese trotz ihrer nahezu gleich hohen globalen Austenit-
stabilitdt sehr unterschiedliche Versprodungsneigungen zeigen. So zeigt der Stahl W11-ESU
einen deutlich geringeren Einfluss der Wasserstoffatmosphére auf die Duktilitédtseigenschaf-
ten als der Stahl W11. Dies kann mit den zuvor beschriebenen Unterschieden dieser Stéhle
hinsichtlich ihrer chemischen Homogenitat und den daraus resultierenden Unterschieden des
lokalen Verformungsverhaltens in Verbindung gebracht werden. Die verringerte Neigung des
homogeneren Stahls zur Bildung von a-Martensit zeigt hier offenbar positive Auswirkungen
auf die Besténdigkeit gegen Wasserstoftversprodung. Folglich erweist sich die in der Litera-
tur praktizierte Bewertung der Versprodungsanfilligkeit auf Basis der globalen chemischen
Zusammensetzung bzw. globalen Austenitstabilitdt nur eingeschrénkt als geeignet. Vielmehr
erscheint eine Betrachtung der Zusammenhénge zwischen der Wasserstoffversprodung und

der Austenitstabilitat auf lokaler Ebene erforderlich.

Studien von MICHLER et al. [145] und NOH et al. [150] zur Wasserstoffversprodung stabiler
austenitischer Stahle belegen, dass ein stabiles austenitisches Gefiige allenfalls ein notwen-
diges Kriterium, aber keineswegs ein hinreichendes Kriterium fiir die Besténdigkeit gegen
Wasserstoffversprodung ist. Die Studien legen einen starken Einfluss der inhédrenten Charak-
teristika der Versetzungsbewegung eines Stahls auf die Versprédungsneigung nahe. Stdhle
deren Verformung stark lokalisiert durch planares Versetzungsgleiten in Gleitbéndern oder
durch Zwillingsbildung erfolgt, zeigen demnach eine hohe Versprodungsanfilligkeit [145].

Als Ursache fiir die aus der Tendenz zum planaren Versetzungsgleiten resultierende Ver-
sprodungsneigung werden in der Literatur verschiedene Mechanismen beschrieben. Planares
Versetzungsgleiten begiinstigt die Akkumulation vieler Versetzungen vor Gleithindernissen
(z.B. Lomer-Cottrell-Locks oder Korngrenzen) in den {111}-Gleitebenen des Austenits [125].
Aufgrund der eingeschrinkten Moglichkeiten zur Quergleitung herrschen in diesen Verset-
zungsaufstauungen hohe Spannungen. Durch den Einfluss von Wasserstoff auf Versetzungen
geméafs der HELP-Theorie (vgl. Kapitel 1.4.1) wird einerseits die Akkumulation von Ver-

setzungen in den Gleitebenen beschleunigt und andererseits der Gleichgewichtsabstand der
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Versetzungen vor Gleithindernissen verringert [169, 340]. Dadurch wird die Rissinitiierung im
Bereich der Gleithindernisse bei geringen plastischen Verformungen begiinstigt [341]. Koyama
et al. [22] nennen hohe Spannungskonzentrationen an Schnittpunkten von Gleitbédndern mit
Verformungszwillingen als Ursache fiir die Versprodungsanfalligkeit, indem diese giinstige Be-
dingungen fiir die Anreicherung von Wasserstoff bieten und dadurch die Rissbildung entlang
von Verformungszwillingen fordern [22]. Auf dhnliche Weise kann auch das in TWIP-Stéahlen
zu beobachtende wasserstoffinduzierte Versagen entlang von Korngrenzen erklart werden. Hier
gelten Spannungskonzentrationen an Schnittpunkten von Verformungszwillingen und Korn-
grenzen als giinstig fiir die Anreicherung von Wasserstoff, worauf das Versagen durch die
Bildung von Mikroporen infolge einer lokal gesteigerten Versetzungsaktivitdt oder auch die
Dekohésion der Korngrenzen folgen kann [342].

Das planare Versetzungsgleiten bzw. die ausgeprigte Neigung zur Zwillingsbildung in den
CrMn-Stahlen CN0.96 und C0.55 kénnten den obigen Beschreibungen zufolge die Anfélligkeit
dieser Stéhle fiir Wasserstoffversprodung begriinden. Genaueren Aufschluss dariiber kénnen
die in Kapitel 4.3 beschriebenen Zusammenhénge zwischen den Eigenschaften wasserstoft-
induzierter Risse und der Mikrostruktur dieser Stdhle liefern, welche im folgenden Kapitel
naher betrachtet werden.

Die hohe Besténdigkeit gegen Wasserstoffversprodung, welche in dieser Arbeit bei den CrNi-
Stéhlen mit stabilem austenitischen Gefiige zu beobachten ist, ldsst sich mit einer starken
Ausprigung des Quergleitens von Versetzungen in diesen St&hlen begriinden [343|. Durch
Quergleitung konnen Versetzungen vor Gleithindernissen ihre Gleitebene verlassen und damit
dem Aufbau hoher Spannungen in Versetzungsaufstauungen entgegenwirken. Es muss zwar
angenommen werden, dass auch in diesen Stéhlen eine Verringerung der Neigung zum Quer-
gleiten durch Wasserstoff herbeigefiihrt wird [121], jedoch wird durch die inhérente Neigung
zum Quergleiten die Entstehung von Spannungskonzentrationen, an denen sich Wasserstoff

anreichert und seine Wirkung entfalten kann, vermieden.

5.3.2. Mikroskopische Betrachtung des Schadigungsverhaltens in H,

Bei der mechanischen Priifung austenitischer Stahle in wasserstoffhaltiger Atmosphére tritt
die wasserstoffinduzierte Schadigung typischerweise durch die Entstehung von Rissen an der
Probenoberflache vor Erreichen der Zugfestigkeit in Erscheinung. Da die Wasserstoffaufnah-
me iiber die Probenoberfliche erfolgt, stellt sich ein abnehmender Konzentrationsgradient
in Richtung des Materialkerns ein. Die Wasserstoffkonzentration ist somit in unmittelbarer
Néhe der Probenoberfliche am hochsten und bietet hier die giinstigsten Bedingungen fiir
die wasserstoffinduzierte Rissbildung. Bei der mechanischen Priifung von Probenmaterial mit
einer konstant hohen Wasserstoffkonzentration treten im Unterschied dazu vorwiegend innen-
liegende Risse auf [143].
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Gefiigebereiche in der Nahe der Probenoberfléche, in denen die Anreicherung von Wasserstoff
beschleunigt wird, konnen besonders giinstig fiir eine Rissbildung sein. Betrachtungen von
Doic und JONES [344] zufolge stellen dadurch Spannungsfelder vor Mikro-Kerben oder An-
rissen giinstige Stellen fiir die wasserstoffinduzierte Rissbildung dar. Dies begriindet sich in der
Wechselwirkung von Wasserstoff mit elastischen Spannungsfeldern. In Zugspannungsfeldern
ist die Gleichgewichtskonzentration von Wasserstoff lokal erhoht, sodass diese gewissermafsen
eine anziehende Wirkung auf Wasserstoffatome haben [102, 345]. Auch das lokale Auftreten
von Phasen mit giinstigen Diffusionsbedingungen fiir Wasserstoff kann eine schnelle Eindiffu-
sion ermoglichen und damit bevorzugte Orte fiir die Rissbildung bereitstellen. Dies betrifft vor
allem im oberflichennahen Gefiige vorliegenden -Martensit, welcher als bevorzugte Stelle
fiir die wasserstoffinduzierte Rissbildung in metastabilen austenitischen Stéhlen gilt [155]. Ab-
gesehen von Einfliissen der Wasserstoffanreicherung kann angenommen werden, dass die Orte
der Rissbildung durch das lokale Einsetzen von Verformungsmechanismen, welche geméfs der
Schédigungsmechanismen der Wasserstoffversprodung (vgl. Kapitel 1.4.1) eine Rissbildung
herbeifiihren kénnen, bestimmt werden. Im Anschluss an die erfolgte Rissbildung kénnen die
duktile Verformung der Probe und das Wachstum der wasserstoffinduzierten Risse als kon-
kurrierende Prozesse verstanden werden, welche die Bruchdehnung unter Wasserstoffeinfluss
kontrollieren. Eine hohe Wachstumsrate der Risse resultiert in einem spréoden Versagen bei
geringen Dehnungen. Eine langsame Wachstumsrate der Risse kann im Gegensatz dazu ein
Versagen ohne nennenswerte Duktilitétsverluste erlauben [143].

An allen der in dieser Arbeit untersuchten Stéhle, die bei der mechanischen Priifung in Was-
serstoffatmosphére einem Duktilitdtsverlust unterliegen, konnten wasserstoffinduzierte Risse
festgestellt werden. Die Anzahl und die Eigenschaften der vorgefundenen Risse zeigen deut-
liche Unterschiede, welche sich mit den mikrostrukturellen Eigenschaften der verschiedenen

Legierungsgruppen in Verbindung bringen lassen.

CrNi-Stdhle

Im Einklang mit einschlégigen Literaturberichten konnte bereits auf makroskopischer Be-
trachtungsebene die verformungsinduzierte Entstehung von a-Martensit als entscheidender
Faktor fiir die Wasserstoffversprédung der untersuchten CrNi-Stdhle ausgemacht werden.
Auf mikroskopischer Betrachtungsebene lisst sich diese Beobachtung durch ein dynamisches
Zusammenwirken der verformungsinduzierten Martensitumwandlung mit der Diffusion von
Wasserstoff und dem Wachstum wasserstoffinduzierter Risse begriinden.

Die Ergebnisse der vorliegenden Arbeit belegen das gemeinsame Auftreten von wasserstoffin-
duzierten Rissen und verformungsinduziertem a-Martensit in der Mikrostruktur der metasta-
bilen CrNi-Stiahle (Abbildungen B. 89 - B.91) und liefern dadurch Hinweise auf die Vorgénge
bei der Rissbildung. Beziiglich der Reihenfolge von Rissbildung bzw. Risswachstum und der



122 Diskussion

Entstehung von a-Martensit ist anzunehmen, dass Rissbildung und Risswachstum auf die
lokale Entstehung von a-Martensit folgen. Infolge der Rissbildung sind die Gefiigebereiche im
direkten Umfeld der Rissflanken als weitgehend spannungsfrei anzusehen, sodass hier auch
bei einer weiteren Dehnung der Probe keine signifikanten Gefiigeveréinderungen eintreten. Die
Mikrostruktur entlang des Risspfades stellt somit eine Art Momentaufnahme des Zeitpunkts
der Rissbildung bzw. des Rissfortschritts dar [346]. Das Vorliegen von a-Martensit unmittel-
bar entlang der Rissflanken belegt somit das Risswachstum durch den a-Martensit.

Die Rolle des a-Martensits bei der Entstehung und dem Wachstum wasserstoffinduzierter
Risse kann durch folgende Vorgénge beschrieben werden. Entsteht ein Riss durch die An-
reicherung von Wasserstoff in einem Gefiigebereich, der verformungsinduzierten a-Martensit
enthélt, stellt die hohe Diffusionsgeschwindigkeit des Wasserstoffs im a-Martensit giinstige
Bedingungen fiir einen schnellen Transport von Wasserstoff in Richtung des Spannungsfeldes
vor der Rissspitze dar. Einerseits kann Wasserstoff dabei aus umliegenden Gefiigebereichen
zur Rissspitze diffundieren. Andererseits kann auch von einer verstirkten Eindiffusion von
Wasserstoff {iber die Rissflanken ausgegangen werden, da diese aufgrund der Abwesenheit
einer Passivschicht hohe Dissoziationsraten der Hy-Molekiile erlauben [258]. WANG et al.
[334] untersuchten mithilfe von FEM-Simulationen den Einfluss von v— a-Umwandlungen
im Bereich von Rissen in dem Stahl AISI 304L auf die Eindiffusion von Wasserstoff aus
der Gasphase. Sie kamen zu dem Ergebnis, dass 7 — a-Umwandlungen die Anreicherung von
Wasserstoft vor der Rissspitze um etwa vier Grofenordnungen beschleunigen kénnen [334].
Vor Rissspitzen herrschen durch hohe mehrachsige Spannungszustiande und die teilweise Pla-
stifizierung dieser, giinstige Bedingungen fiir die Entstehung von a-Martensit [347]. Hinzu
kommen Einfliisse der SFE aufgrund der erhohten Wasserstoffkonzentrationen. So geht aus
verschiedenen Untersuchungen eine Reduzierung der SFE durch Wasserstoff hervor, welche
die Entstehung von a-Martensit vor der Rissspitze weiter begiinstigen konnte [348, 349]. Wenn
a-Martensit im Bereich der Rissspitze entsteht, stellt sich die hochste Wasserstoffkonzentrati-
on nicht im a-Martensit selbst, sondern in austenitischen Bereichen nahe der v/a-Grenzflache
in einiger Entfernung zur Rissspitze ein. Grund dafiir ist die zwar hohe Diffusionsgeschwin-
digkeit, aber geringe Loslichkeit von Wasserstoff im a-Martensit, sowie die geringe Diffusi-
onsgeschwindigkeit, aber hohe Loslichkeit im Austenit [350]. Infolge des Fortschreitens des
Risses verschiebt sich das Spannungsfeld vor der Rissspitze in Richtung des wasserstoffreichen
Austenits und fiihrt dessen Umwandlung in a-Martensit herbei [346]. Dadurch entsteht ein
mit Wasserstoff tibersattigter a-Martensit, welcher eine hohe Rissanfalligkeit zeigt. In der Li-
teratur werden fiir den Rissfortschritt im Zusammenhang mit dem iibersattigten a-Martensit
verschiedene Fille beschrieben. KoYAMA et al. [351] beobachten eine wasserstoffinduzierte
Dekohésion entlang der {100}-Spaltebenen des iiberséttigten a-Martensits. LEE et al. [346]
gehen davon aus, dass der Wasserstoff schnell aus dem {iberséttigten a-Martensit an die v/a-
Grenzflache diffundiert und dort zur Dekohésion fiihrt. Auch von der Rissbildung innerhalb
des gesittigten a-Martensits, herbeigefiihrt durch die Dekohésion (HEDE) von Grenzflichen
oder HELP-unterstiitztes Versagen entlang der {110} ,-Gleitebenen des a-Martensits wird in



5.3. Verformungsverhalten in Hy-Atmosphére 123

der Literatur berichtet [346, 351-353]. Von dem Versagen eines mit Wasserstoff gesittigten
Austenits auf gleiche Weise kann auch ausgegangen werden, wenn die Rissspitze in Gefiige-
bereiche vordringt, welche bereits zuvor verformungsinduziert in a-Martensit umgewandelt
sind [351]. Anhand der Ergebnisse der vorliegenden Arbeit bietet sich kein einheitliches Bild
zum Verlauf der wasserstoffinduzierten Risse durch martensitische Bereiche bzw. entlang der
v/a-Grenzflache, sodass davon auszugehen ist, dass alle oben genannten Varianten potentiell
auftreten konnen. Es wurden zudem auch Rissabschnitte durch austenitische Gefiigebereiche
vorgefunden. Hier ist aufgrund des Fehlens schneller Diffusionswege von einem verlangsamten

Risswachstum mit den Mechanismen der HELP-Theorie auszugehen [350].

Die Entstehung von a-Martensit spielt geméfs der beschriebenen Vorgénge tiber die Bereit-
stellung hoher Wasserstoffkonzentrationen vor Rissspitzen und durch eine inhérente Ver-
sprodungsanfilligkeit eine wichtige Rolle fiir das Wachstum wasserstoffinduzierter Risse. Die
Stabilitat des Austenits gegeniiber einer verformungsinduzierten Umwandlung in a-Martensit
kann demzufolge als ein das Risswachstum kontrollierender Faktor identifiziert werden [346].
Aus der Tatsache, dass die in dieser Arbeit untersuchten Stéhle seigerungsbedingt eine inho-
mogene Verteilung der Austenitstabilitiat in der Mikrostruktur aufweisen, ergeben sich dies-
beziiglich einige Besonderheiten. Bereits bei der Rissbildung spielt die lokale Austenitstabi-
litdt im Bereich der Probenoberflache eine entscheidende Rolle. So stellen oberflichennahe
Gefiigebereiche, in denen infolge einer reduzierten Austenitstabilitit eine hohe Neigung zur
Entstehung von a-Martensit besteht, giinstige Orte fiir die Rissbildung dar (Abbildungen
B. 29 bis B.31). Da fiir das Risswachstum die lokale Neigung zur Bildung von a-Martensit
vor der Rissspitze von Bedeutung ist, zeigen sich ebenfalls Abhéngigkeiten des Risswachstums
von der lokalen Verteilung der Austenitstabilitdt im Gefiige. Die Ergebnisse dieser Arbeit zei-
gen, dass Rissspitzen wasserstoffinduzierter Risse haufig in oder unmittelbar vor Bereichen
mit lokal erhohter Austenitstabilitit liegen, in denen dementsprechend wenig oder kein a-
Martensit entsteht. Dies ldsst sich als Beleg fiir eine hohe Verweildauer der Rissspitzen in
diesen Bereichen auslegen, was gleichbedeutend mit einem verlangsamten Risswachstum ist.
Ein weiteres Indiz fiir ein langsames Wachstum der Risse durch Bereiche hoher Austenit-
stabilitéit ldsst sich aus unterschiedlichen Offnungswinkeln entlang des Rissverlaufs ableiten.
Risse, die eine Seigerungszeile hoher Austenitstabilitdt durchlaufen haben, zeigen meist in
dem Abschnitt von der Probenoberfliiche bis zur Seigerungszeile einen groferen Offnungswin-
kel, als in dem Abschnitt von der Seigerungszeile bis zur Rissspitze (Abbildung B. 35). Dies
deutet darauf hin, dass der Riss wiahrend des Durchlaufens der Seigerungszeile durch eine
signifikante Dehnung der Probe aufgeweitet wurde und der Rissfortschritt nach durchlaufen
der Seigerungszeile wahrend eines geringeren Dehnungsbetrages erfolgte. Diese Beobachtun-
gen treffen insbesondere auf die Stdhle W11 und AISI 304L zu. Beide Stéhle zeigen sehr hohe
seigerungsbedingte Variationen der Austenitstabilitdt, wodurch die Rissbildung in Bereichen
niedriger Austenitstabilitéit leicht erfolgen kann, das Risswachstum jedoch in Bereichen ho-

her Austenitstabilitdt erheblich verlangsamt wird. Dies resultiert in der Entstehung vieler
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Risse, deren Léange aufgrund der sehr ungleichméfigen Abstinde der Seigerungszeilen in die-
sen Stdhlen erhebliche Variationen aufweist. Im Unterschied dazu zeigt der Stahl W11-ESU,
welcher geméf seiner Zusammensetzung dem Stahl W11 entspricht, jedoch eine homogenere
Verteilung der Legierungselemente und gleichméfigere Anordnung der Seigerungszeilen auf-
weist, deutlich geringere Absolutwerte sowie eine geringere Streuung der Risstiefen (Tabelle
A.7). In dem Stahl W11-ESU zeigen Seigerungszeilen mit niedrigerer Austenitstabilitit eine
deutlich geringe Neigung zur verformungsinduzierten Bildung von a-Martensit als in den an-
deren metastabilen Stdhlen. Anstelle zusammenhéangender Cluster von a-Martensit entstehen
in dem Stahl W11-ESU isolierte Inseln oder Bander aus a-Martensit an giinstigen Nuklea-
tionsstellen. Allenfalls treten bei hohen Dehnungen lose zusammenhéngende Netzwerke von
a-Martensit auf. Es kann angenommen werden, dass es dadurch erst bei hoheren Dehnungen
zur Bildung wasserstoffinduzierter Risse kommt und diese ein langsames Wachstum aufgrund
der vergleichsweise schlechten Diffusionsmoglichkeiten zeigen [346]. Die insgesamt geringere
Versprodungsanfilligkeit des Stahls W11-ESU begriindet sich demnach durch eine erschwerte
Bildung und ein langsames Wachstum wasserstoffinduzierter Risse infolge der gleichméafig

niedrigen Neigung zur verformungsinduzierten Bildung von a-Martensit.

CrMn-Stahle

Die mikrostrukturellen Charakteristika des wasserstoffinduzierten spréoden Versagens der
CrMn-Stiahle CN0.96 und C0.55 zeigen deutliche Abweichungen zu den zuvor im Fall der
CrNi-Stahle beschriebenen Erscheinungen. Dies kann auf die zuvor beschriebenen grundle-
genden Unterschiede hinsichtlich des Verformungsverhaltens dieser beiden Legierungsgrup-
pen zurilickgefiihrt werden. Auch zwischen den Charakteristika der Wasserstoffversprodung
der beiden CrMn-Stéhle werden erhebliche Unterschiede deutlich.

Der Stahl CN0.96 zeigt aufgrund der durch das Legieren mit C+N herbeigefiihrten hohen
Anzahl freier Elektronen eine hohe Nahordnung und neigt daher zur Verformung durch plana-
res Versetzungsgleiten [213, 223]. Aus der Literatur zur Wasserstoffversprodung von Stihlen
mit einer Neigung zum planaren Versetzungsgleiten ist eine hohe Versprodungsanfilligkeit
bekannt. Diese wird meist mit einer geméaf der HELP-Theorie gesteigerten Versetzungsakti-
vitdt begriindet, welche zur Rissbildung vor Gleithindernissen entlang der {111}-Gleitebenen
des Austenits fithrt [145, 151|. Gleithindernisse kénnen dabei Schnittpunkte unterschiedli-
cher Gleitsysteme (Lomer-Cottrell-Locks), Zwillingsgrenzen oder Korngrenzen sein, sodass
das Versagen sowohl im Korn als auch an Grenzflichen zu beobachten ist [341, 354]. In Uber-
einstimmung damit zeigen die in der vorliegenden Arbeit untersuchten wasserstoffinduzierten
Risse in dem Stahl CN0.96 sowohl trans- als auch interkristalline Verldufe (Abbildungen
B. 38 bis B. 40). Einzelne Risse variieren dabei entlang ihres Risspfades zwischen trans- und

interkristallinen Verldufen, was zeigt, dass keiner dieser Verlaufe prinzipiell giinstiger zu sein
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scheint. Die Bruchfldche des Stahls CN0.96 (Abbildung B. 79) zeigt nach der Priifung in Was-
serstoffatmosphére einerseits klaffende Korngrenzen als Resultat interkristalliner Rissverldufe
und andererseits langgestreckte, parallel zueinander verlaufende Waben (Abbildung B. 79 c))
als Resultat des transkristallinen Versagens. Der Ursprung der gestreckten Waben liegt in
der Bildung von Mikroporen an den Schnittpunkten von {111}-Gleitbéandern unterschiedli-
cher Orientierungen. Diese Schnittpunkte konnen starke Gleithindernisse darstellen, sodass
sich in Versetzungsaufstauungen davor wasserstoffinduzierte Mikrorisse bilden kénnen, wel-
che zu Mikroporen aufgedehnt werden. Das Vorliegen paralleler Waben resultiert aus dem
Aufreiffen von Mikroporen an den Schnittpunkten von Gleitbandscharen [169].

Die Bruchfliche des Stahls CN0.96 zeigt allerdings nur in einem Teilbereich Merkmale der
Wasserstoffversprodung und weist in den restlichen Bereichen die Merkmale eines duktilen
Wabenbruchs auf (Abbildung B. 79 d)). Das kann darauf zuriickgefiihrt werden, dass das Ver-
sagen der abgebildeten Probe durch einen einzelnen wasserstoffinduzierten Riss, welcher sich
von einer Seite der Probe aus iiber den Querschnitt ausbreitete, eingeleitet wurde. Infolge
der durch die Schwéchung des Querschnitts erh6hten Spannungen wurde dann offenbar ein
duktiles Versagen des lasttragenden Restquerschnitts eingeleitet. An den Bruchflichen der
anderen untersuchten Stihle wurden stets einheitliche Bruchbilder festgestellt. Ublicherweise
laufen wasserstoffinduzierte Risse von mehreren Seiten aus in die Probe hinein und leiten das
Versagen durch ihre Vereinigung ein [143]. Das Erscheinungsbild der Bruchfliche des Stahls
CNO0.96 ist daher ein Anzeichen dafiir, dass die Rissbildung in diesem Stahl im Vergleich zu
den anderen untersuchten Stdhlen erschwert ist. Ein Grund dafiir konnte eine langsame Ein-
diffusion des Wasserstoffs in das austenitische Kristallgitter sein. Eine erschwerte Rissbildung
lasst sich auch durch die relativ geringe Rissdichte in dem Stahl CN0.96 bestatigen. Hierbei
werden allerdings starke Unterscheide zwischen den unter verschiedenen Versuchsbedingun-
gen gepriiften Zugproben des Stahls CN0.96 deutlich. Die Priifung in Wasserstoffatmosphére
mit ungeschliffener Probenoberfliche (40 MPa, Hyo-Druck, RT, A=21 %) verursacht eine etwa
dreimal so hohe Rissdichte, wie die Priifung mit geschliffener Probenoberflache (10 MPa, H,-
Druck, RT, A=53 %). Wie zuvor gezeigt wurde, kommt der abweichende Hy-Druck dabei nur
in geringem Mafe zum Tragen. Dadurch lasst sich die geringere Rissdichte mit dem Abtragen
der als Herstellungsartefakt einzuordnenden, plastisch verformten Zone an der Oberflache des
Stahls CN0.96 begriinden. Innerhalb der plastisch verformten Oberflichenzone ist eine hohe
Versetzungsdichte mit zahlreichen Versetzungsaufstauungen vor Gleithindernissen anzuneh-
men, welche gilinstige Stellen fiir die wasserstoffinduzierte Rissbildung bieten. Um hier die
Rissbildung einzuleiten, bedarf es zusétzlich zur Eindiffusion von Wasserstoff héchstwahr-
scheinlich keiner hohen Dehnung der Probe. Nach der Rissbildung und dem Risswachstum
durch die plastisch verformte Zone, entstehen infolge der Kerbwirkung hohe Spannungen im
Bereich vor einer Rissspitze. Dadurch ist von einer lokal verstirkten Versetzungsaktivitat vor
der Rissspitze auszugehen, welche in Kombination mit {iber die Rissspitze eindiffundierendem
Wasserstoff zu einem schnellen Risswachstum und Versagen bei geringen Dehnungen fiihrt.

Durch das Schleifen der Probenoberfliche wird ein weitgehend defektfreies Gefiige eingestellt.
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Um eine kritische Defektdichte fiir die Rissbildung zu erzeugen, bedarf es dann einer deutlich
hoheren plastischen Dehnung, wodurch sich die erheblich hohere Duktilitdt des Probenmate-

rials mit geschliffener Oberflache erkldaren lasst.

Im Fall des Stahls C0.55 bietet sowohl die Bruchflache (Abbildung B.80) als auch die un-
tersuchten wasserstoffinduzierten Risse (Abbildung B. 96) das eineindeutige Bild eines inter-
kristallinen Versagens. Dieses wird in der Literatur zur Wasserstoffversprédung von TWIP-
Stéhlen, zu denen sich der Stahl C0.55 im weitesten Sinne zahlen lasst, meist mit hohen
Spannungskonzentrationen an Schnittpunkten von Verformungszwillingen und Korngrenzen
erklart. Die Spannungskonzentrationen férdern die Diffusion von Wasserstoff an die Korn-
grenze, der dort eine Dekohésion herbeifiihrt [22, 355, 356]. Mikrostrukturuntersuchungen im
Bereich der wasserstoffinduzierten Risse in dem Stahl C0.55 zeigen, dass die rissbehafteten
Korngrenzen immer in mindestens einem der flankierenden K&rner von Verformungszwillin-
gen geschnitten werden. Zusétzlich sind anhand der Bruchfliche parallele Linien auf vielen
der freigelegten Kornflichen zu erkennen, welche auf ein Austreten von Verformungszwil-
lingen an Korngrenzen hindeuten (Abbildung B.80 d)) [355]. In allen der in dieser Arbeit
untersuchten Stdhle konnen Schnittpunkte zwischen Korngrenzen und Verformungszwillin-
gen beobachtet werden. Der Grund dafiir, dass ausschlieflich in dem Stahl C0.55 dadurch
eine wasserstoffinduzierte Dekohision der Korngrenzen eintritt, liegt moglicherweise in einer
ohnehin schon schwachen Korngrenzenkohision des Stahls C0.55. Durch die Seigerung von
Mn und C an die Korngrenzen kann in Hochmanganstéhlen die Korngrenzenkohésion herab-
gesetzt werden und dadurch die generelle Versprodungsneigung erhéht werden [357]. Jedoch
existieren hierbei zahlreiche Einfliisse des Legierungssystems und der Art der Korngrenzen,
sodass dieser Effekt im Fall des Stahls C0.55 nicht eindeutig geklart werden kann. Auch eine
Schwéchung der Korngrenzen durch die teilweise vorliegende Karbidbelegung kann vermutet
werden. Zwar lasst die hohe Bruchdehnung des Stahls C0.55 bei der mechanischen Priifung in
Luft keinen negativen Einfluss der Karbide auf die Duktilitdt vermuten, in der Literatur wird
jedoch in einzelnen Fillen eine Verstiarkung der Wasserstoffversprédung durch eine Belegung
der Korngrenzen berichtet [139]. Da nicht an allen rissbehafteten Korngrenzen eine Karbid-
belegung vorgefunden werden konnte, lasst sich jedoch schliefsen, dass die Karbidbelegung
der Korngrenzen des Stahls nicht urséchlich fiir die hohe Anfilligkeit des Stahls C0.55 fiir
Wasserstoffversprodung ist.

Die Motivation zur Auslegung und Untersuchung des Stahls C0.55 im Rahmen der vorliegen-
den Arbeit bestand darin, ndhere Erkenntnisse zur Rolle von Stickstoff bei der Wasserstoft-
versprodung von Stahlen im System CrMnCN zu erlangen. Die in der Literatur beschriebene
negative Auswirkung der hohen N- bzw. C+N-Gehalte auf die Versprodungsanfélligkeit die-
ser Stdhle, welche auf eine stark lokalisierte Versetzungsbewegung in Gleitbdndern infolge
der hohen Nahordnung zuriickgefiithrt wird, deckt sich mit den in dieser Arbeit anhand des
Stahls CN0.96 gewonnenen Erkenntnissen. Grundlage fiir die Auslegung des Stahls C0.55 war
die theoretische Uberlegung, dass eine N-freie Variante des Stahls CN0.96, als Resultat einer
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verringerten Nahordnung (vgl. Kapitel 2.2), eine geringere Neigung zur lokalisierten Verset-
zungsgleitung zeigen diirfte. Diese Uberlegung bestéitigt sich insofern, als dass der Stahl C0.55
ein deutlich von dem Stahl CN0.96 abweichendes Verformungsverhalten in Form einer stark
ausgepragten Zwillingsbildung zeigt. Wie zuvor beschrieben, bewirkt dieses Verformungsver-
halten jedoch ebenfalls eine starke Versprodungsanfilligkeit, sodass keine positiven Effekte der
mutmaklich verringerten Nahordnung des Stahls C0.55 erkennbar sind. Eine Voraussetzung
dafiir, dass sich durch die Verringerung der Nahordnung in CrMnCN-Stéhlen eine Erhchung
der Bestandigkeit gegen Wasserstoffversprodung erreichen lasst, ist demnach, dass das Ver-
setzungsgleiten als dominierender Verformungsmechanismus erhalten bleibt und lediglich die

Neigung zum Quergleiten von Versetzungen erhéht wird.

5.3.3. Folgerungen fiir die Bestandigkeit gegen Wasserstoffversprodung

Aus den in den vorangegangenen Kapiteln durchgefithrten Betrachtungen zur Wasserstoff-
versprodung in zwei unterschiedlichen Legierungssystemen austenitischer Stéhle lassen sich
einige allgemeine Schliisse fiir die Bestdndigkeit austenitischer Stéhle gegen Wasserstoffver-
sprodung ziehen. Anhand der untersuchten CrNi-Stéhle zeigt sich, dass sich eine Neigung
zur Umwandlung des Austenits in a-Martensit negativ auf die Versprodungsanfilligkeit aus-
wirkt. Dabei zeigen sich deutliche Einfliisse der in technischen Legierungen als unvermeidbar
anzusehenden, jedoch in der Literatur meist vernachléssigten Seigerungsstrukturen. Fiir ein
detailliertes Verstédndnis der Versprodungsanfilligkeit eines austenitischen Stahls ist daher
nicht nur die Betrachtung der Materialeigenschaften auf globaler Ebene, sondern auch die
Einbeziehung seigerungsbedingter lokaler Variationen der Materialeigenschaften auf Mikro-
strukturebene erforderlich. Eine homogene Verteilung der Materialeigenschaften erweist sich
dabei als vorteilhaft fiir die Bestéandigkeit gegen Wasserstoffversprodung.

Neben der Phasenstabilitét spielen weitere Faktoren des Verformungsverhaltens eine wichtige
Rolle. So férdern Verformungsmechanismen, welche zur Entstehung hoher Spannungskon-
zentrationen in der Mikrostruktur beitragen die lokale Anreicherung von Wasserstoff. Orte
mit hohen Wasserstoffkonzentrationen ermdoglichen das Einsetzen von wasserstoffinduzierten
Rissbildungsvorgéingen, wie die Dekohésion von Grenzflachen oder der Zusammenschluss von
Versetzungen durch die Mechanismen der HELP-Theorie. Verformungsmechanismen, welche
die Bildung von Spannungskonzentrationen in der Mikrostruktur ermoglichen, sind vor allem
die Zwillingsbildung und das planare Versetzungsgleiten. Somit wirken sich Materialeigen-
schaften, wie eine hohe Nahordnung und niedrige SFE, die das Einsetzen dieser Verformungs-
mechanismen herbeifiihren, negativ auf die Versprodungsanfilligkeit aus. Im Gegensatz da-
zu wirken sich Materialeigenschaften wie eine hohe SFE, welche eine homogene Verformung
durch das gleiten vollstandiger Versetzungen ermdoglichen, positiv aus. Insofern konnte als Ziel

fiir das Legierungsdesign austenitischer Stahle mit hoher Besténdigkeit gegen Wasserstoffver-
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sprodung die Erreichung einer hohen Phasenstabilitéit, hoher SFE und schwach ausgepragter
Nahordnung mit einer gleichméfigen Verteilung im Gefiige formuliert werden. Dies birgt
jedoch Herausforderungen, da einige Legierungselemente, wie beispielsweise Stickstoff, gegen-
laufige Effekte ausiiben. So leistet Stickstoff zwar einen hohen Beitrag zur Austenitstabilitét,
erhoht aber gleichzeitig in den meisten Féllen die Nahordnung. Hinzu kommt, dass alle Le-
gierungselemente das Erstarrungs- und Seigerungsverhalten beeinflussen und somit die lokale
Verteilung der Materialeigenschaften kontrollieren. Daraus ergibt sich eine komplexe Opti-
mierungsaufgabe mit einer Vielzahl von Randbedingungen. Zu beriicksichtigen ist auch, dass
die formulierten Vorgaben teilweise in Konflikt mit den Auslegungszielen moderner Hoch-
leistungsstihle stehen. Diese nutzen die Effekte von Phasenstabilitat, SFE und Nahordnung

gezielt, um gute Duktilitdts- und Festigkeitseigenschaften zu erzielen.

Zusammenfassung dieses Kapitels

e Die untersuchten Stdhle zeigen deutliche Unterschiede hinsichtlich ihrer Bestandigkeit
gegen Wasserstoffversprédung. Innerhalb der Gruppe der CrNi-Stéhle zeigen die Stdhle
mit einer Neigung zur verformungsinduzierten Umwandlung in a-Martensit eine Ver-
sprodungsanfilligkeit. Beide CrMn-Stéhle zeigen trotz eines stabilen austenitischen Ge-

fiiges eine Versprodungsanfilligkeit.

e In den metastabilen CrNi-Stahlen lassen sich die Rissbildung und das Risswachstum mit
der lokalen Austenitstabilitit im Gefiige korrelieren. In Bereichen niedriger Austenit-
stabilitdt werden durch die verformungsinduzierte Entstehung von a-Martensit giinstige
Diffusionsbedingungen fiir die Anreicherung von Wasserstoff vor Rissspitzen geschaffen.
Je geringer die lokale Austenitstabilitdt, desto hoher kann die Wachstumsrate wasser-

stoffinduzierter Risse angenommen werden.

e In dem Stahl W11-ESU wird aufgrund der hohen Homogenitat der Austenitstabilitat die
wasserstoffinduzierte Rissbildung gegeniiber dem stark seigerungsbehafteten Stahl W11
verzogert und das Risswachstum verlangsamt. Daraus resultiert eine insgesamt hohere

Bestandigkeit gegen Wasserstoffversprodung bei gleicher Legierungszusammensetzung.

e Die Wasserstoffversprodung des Stahls CN0.96 erfolgt durch die Wechselwirkung des
planaren Versetzungsgleitens mit einer gesteigerten Versetzungsmobilitdt gemé&f der
HELP-Theorie. Die Rissbildung erfolgt dabei nach einer vorausgegangenen Verformung

entlang von Grenzflichen und den Schnittpunkten von Gleitbdndern.
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e Der Stahl C0.55 zeigt ein aus dem Bereich der TWIP-Stéhle bekanntes interkristallines
Versagen durch die Dekohésion der Korngrenzen. Ursédchlich fiir das Versagen sind hier
Spannungsfelder an den Schnittpunkten von Verformungszwillingen mit Korngrenzen,

welche zur lokalen Anreicherung von Wasserstoff fithren.

e Die beobachteten Zusammenhinge zwischen der Verformungsweise der untersuchten
Stdhle und deren Anfélligkeit fiir Wasserstoffversprodung legen nahe, dass sich eine
niedrige Austenitstabilitét, eine niedrige SFE und eine hohe Nahordnung negativ auf
die Bestandigkeit gegen Wasserstoffversprodung auswirken. Diese Materialeigenschaften
begiinstigen die Entstehung von Phasenumwandlungen und planaren Versetzungsstruk-

turen, welche das Einsetzen wasserstoffinduzierter Rissbildung fordern.
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Kapitel 6

Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit schafft auf makro- und mikroskopischer Betrachtungsebene ein vertief-
tes Verstdndnis der Zusammenhénge zwischen den Materialeigenschaften, dem Verformungs-
verhalten und der Wasserstoffumgebungsversprodung austenitischer CrNi- und CrMn-Stéhle.
Im Fall der austenitischen CrNi-Stéhle betrifft dies vor allem die Einfliisse seigerungsbeding-
ter Diskrepanzen zwischen der globalen und der lokalen chemischen Zusammensetzung bzw.
den daraus resultierenden Materialeigenschaften. So konnte gezeigt werden, dass sowohl in
industriell hergestellten Stdhlen, als auch in Laborlegierungen im umgeformten und wér-
mebehandelten Gebrauchszustand Mikroseigerungen vorliegen und das Werkstoffverhalten
signifikant beeinflussen.

Auf Basis von Erstarrungssimulationen liefs sich zeigen, dass das Seigerungsverhalten der
einzelnen Legierungselemente von CrNi-Stdhlen mafgeblich durch die Erstarrungssequenz
kontrolliert wird. Demnach treten im Zuge einer primér ferritischen Erstarrung vorwiegend
entgegengesetzte Seigerungstendenzen der Hauptlegierungselemente Cr und Ni auf, wohin-
gegen eine primér austenitische Erstarrung ein kollektives Seigerungsverhalten dieser Ele-
mente fordert. In beiden Fillen beeinflussen die resultierenden Seigerungsstrukturen die lo-
kalen Materialeigenschaften, insbesondere die Austenitstabilitdt in einem erheblichen Ma-
fe. Eine quantitative Betrachtung der lokalen Austenitstabilitdt erfolgte durch empirische
(Maso-Temperatur) und thermodynamische (AG~— ) Berechnungsansitze auf Basis gemes-
sener 2D-Elementverteilungen. Durch die zusétzliche Betrachtung der lokalen kristallogra-
fischen Eigenschaften konnte anhand plastisch verformter Mikrostrukturen das Einsetzen
von Verformungsmechanismen mit der lokalen Austenitstabilitdt korreliert werden. Es wurde
deutlich, dass in den untersuchten austenitischen Stéhlen mit metastabilem Gefiige (System
Fe-18Cr-9Ni) ein starker Einfluss der lokalen Austenitstabilitét auf die Orte der Entstehung
von verformungsinduziertem a-Martensit besteht. Im Zuge einer plastischen Verformung be-
ginnt die Martensitumwandlung an giinstigen Nukleationsstellen in Gefiigebereichen nied-
rigster Austenitstabilitdt. Giinstige Nukleationsstellen sind vor allem Scherbander (Verfor-

mungszwillinge, e-Martensit), welche bevorzugt in Kérnern entstehen, deren kristallografische
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<101>- oder <111>-Richtungen parallel zur Lastrichtung orientiert sind. Sofern die Summe
der thermodynamischen und mechanischen Triebkréfte zur Phasenumwandlung ausreichend
hoch ist, kommt es bei weiterer plastischer Dehnung durch das Wachstum der Martensitkeime
zur Entstehung grofsflichiger a-martensitischer Bereiche. In Legierungen mit starken lokalen
Differenzen der Austenitstabilitdt fiihrt dies zur verformungsinduzierten Entstehung einer Art
Duplexgefiige aus a-Martensit und stabilem Austenit. Liegen nur schwach ausgeprigte lokale
Differenzen der Austenitstabilitéit vor, so fallen die lokalen Minima der Austenitstabilitat im
Vergleich hoher aus, sodass eine héhere mechanische Treibkraft bzw. plastische Dehnung fiir
die Nukleation und das Wachstum von a-Martensit erforderlich ist. Legierungen mit gleicher
globaler Zusammensetzung bzw. gleicher globaler Austenitstabilitat, aber unterschiedlichen
Graden chemischer Homogenitéit, konnen dadurch sehr verschiedene Neigungen zur verfor-
mungsinduzierten Martensitbildung aufweisen.

Die Entstehung von Verformungsmartensit fiihrt sowohl lokal, als auch global zu einer starken
Verfestigung. Die untersuchten CrNi-Stéahle mit metastabilem austenitischem Gefiige (System
Fe-18Cr-9Ni) zeigen daher ein hoheres Verfestigungsvermogen, als die untersuchten Stéhle des
Systems Fe-17Cr-12Ni(-2Mo), welche ein bei Raumtemperatur stabiles austenitisches Gefiige
aufweisen. Letztere Stéhle zeigen vornehmlich Verformung durch Versetzungsgleiten sowie in
geringem Mafe Zwillingsbildung. Bei dem Einsetzen dieser Verformungsmechanismen konn-
ten keine signifikanten Einfliisse der lokalen Materialeigenschaften, sondern nur Einfliisse der
lokalen kristallografischen Eigenschaften beobachtet werden.

Hinsichtlich der Anfélligkeit der CrNi-Stéahle fiir eine Wasserstoffversprodung werden sowohl
auf makroskopischer, als auch auf mikroskopischer Betrachtungsebene Abhéngigkeiten von
der Austenitstabilitdt deutlich. So zeigen unter den gewéhlten Versuchsbedingungen (Raum-
temperatur, 10 bzw. 40 MPa H,-Druck) ausschliefilich die Stéhle, die zur verformungsindu-
zierten Bildung von a-Martensit neigen im Zugversuch einen wasserstoffbedingten Duktili-
tatsverlust. Auf mikroskopischer Betrachtungsebene wird deutlich, dass sich die Entstehung
und das Wachstum wasserstoffinduzierter Risse mit der lokalen Austenitstabilitdt im Gefiige
korrelieren ldsst. Gefiigebereiche mit niedriger Austenitstabilitdt bieten aufgrund ihrer Nei-
gung zur verformungsinduzierten Bildung von a-Martensit giinstige Orte fiir Rissbildung und
Risswachstum, da die giinstigen Diffusionsbedingungen von Wasserstoff im a-Martensit eine
schnelle Anreicherung des Wasserstoffs erlauben und der a-Martensit eine hohe inhérente
Anfalligkeit fiir Wasserstoffversprodung aufweist. Dabei kann ein Anstieg der Wachstums-
rate wasserstoffinduzierter Risse mit abnehmender lokaler Austenitstabilitit angenommen
werden. Es zeigt sich, dass durch eine Steigerung der Homogenitdt der Austenitstabilitét
die Rissbildung verzogert wird und sich das Risswachstum verlangsamt. Dies ist als Folge
der verringerten Neigung zur Bildung von a-Martensit anzusehen und fiihrt dazu, dass ein
metastabiler CrNi-Stahl mit einer hohen chemischen Homogenitét eine insgesamt héhere Be-
stindigkeit gegen Wasserstoffversprodung aufweisen kann als ein identisch legierter, stark

seigerungsbehafteter Stahl.
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Das Verformungsverhalten und die Wasserstoftversprodung hoch interstitiell legierter auste-
nitischer CrMn-Stdhle wurde anhand des C+N-legierten Stahls CN0.96 sowie einer N-freien
Modelllegierung dieses Stahls (,,C0.55“) untersucht. Beide Stéhle weisen eine hohe chemische
Homogenitdt und ein thermodynamisch stabiles austenitisches Gefiige auf, sodass hier im
Gegensatz zu den austenitischen CrNi-Stiahlen kein Seigerungseinfluss auf das Einsetzen von
Verformungsmechanismen festgestellt werden konnte. Als Resultat des hohen C+N-Gehaltes
verfiigt der Stahl CN0.96 iiber eine hohe Anzahl freier Elektronen, was die Nahordnung stérkt
und die Verformung durch planares Versetzungsgleiten fordert. Die Entfernung von N aus
dem Legierungssystem verringert der Theorie nach die Anzahl freier Elektronen und wirkt
planarem Versetzungsgleiten entgegen. Anhand der Untersuchung des Verformungsverhaltens
beider Stahle wurde deutlich, dass der Stahl C0.55 infolge der gednderten Legierungslage zu
einer erheblich stirkeren Zwillingsbildung neigt als der Stahl CN0.96 und Charakteristika
eines TWIP-Stahls aufweist.

Beide CrMn-Stdhle zeigen trotz eines stabilen austenitischen Gefiiges eine hohe Anfallig-
keit fiir Wasserstoffversprodung. Im Fall des Stahls CN0.96 konnte dies mit der Wechselwir-
kung des planaren Versetzungsgleitens mit einer gesteigerten Versetzungsmobilitdt geméfs der
HELP-Theorie begriindet werden. Die wasserstoffinduzierte Rissbildung erfolgt dabei nach ei-
ner vorausgegangenen Verformung entlang von Grenzflichen und an den Schnittpunkten von
Gleitbandern. Hier herrschen in Versetzungsaufstauungen, aus Mangel an Quergleitmoglich-
keiten zum Spannungsabbau, hohe lokale Spannungen, welche die Anreicherung von Wasser-
stoff férdern und die Rissbildung initiieren. In dem Stahl C0.55 konnte ein aus dem Bereich
der TWIP-Stéhle bekanntes interkristallines Versagen durch die Dekohision der Korngren-
zen gezeigt werden. Als Ursache fiir dieses Versagen gelten Spannungsfelder an den Schnitt-
punkten von Verformungszwillingen mit Korngrenzen, welche zur lokalen Anreicherung von

Wasserstofl fiihren und die Dekohéasion einleiten.

Die beobachteten Zusammenhénge zwischen dem Verformungsverhalten und der wasserstoff-
induzierten Schiadigung der untersuchten austenitischen Stéahle beider Legierungsgruppen le-
gen verschiedene Schlussfolgerungen nahe. Es zeigte sich, dass sich eine (lokal) niedrige Aus-
tenitstabilitdt durch die erh6hte Neigung zur Bildung von Verformungsmartensit negativ auf
die Besténdigkeit gegen Wasserstoffversprodung auswirkt. Ein stabiles austenitisches Gefiige
stellt jedoch lediglich ein notwendiges, aber kein hinreichendes Kriterium fiir eine hohe Be-
standigkeit gegen Wasserstoffversprodung dar, denn andere Materialeigenschaften, wie eine
niedrige SFE und eine hohe Nahordnung, kénnen sich in Stdhlen mit stabilem austenitischem
Gefiige negativ auf die Bestdndigkeit gegen Wasserstoffversprodung auswirken. Diese Mate-
rialeigenschaften begiinstigen die Entstehung von Verformungszwillingen und planaren Ver-
setzungsstrukturen, welche das Einsetzen wasserstoffinduzierter Rissbildung fordern. Anders
als haufig in der Literatur praktiziert, muss die Abschitzung der Anfélligkeit eines austeni-
tischen Stahls fiir Wasserstoffversprodung demnach auf Basis all dieser Faktoren sowie unter

Einbeziehung mikrostruktureller Eigenschaften erfolgen. Wie in dieser Arbeit gezeigt wer-
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den konnte, kann hinsichtlich der mikrostrukturellen Eigenschaften die in der Literatur meist

vernachléssigte chemische Homogenitét von entscheidender Bedeutung sein.
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Kapitel 7

Ausblick

Die Ergebnisse dieser Arbeit verdeutlichen die Wichtigkeit der das Verformungsverhalten
beeinflussenden materialphysikalischen Eigenschaften austenitischer Stdhle im Kontext der
Wasserstoffversprodung.

Als Randbedingungen fiir die Entwicklung austenitischer Stédhle mit einer hohen Bestéandig-
keit gegen Wasserstoffversprodung konnen eine hohe Phasenstabilitiat, eine hohe SFE und
eine schwach ausgeprigte Nahordnung bei gleichzeitig minimalen Legierungskosten genannt
werden. Diese Randbedingungen legierungsseitig optimal zu bedienen stellt eine komplexe
Aufgabe dar, da sich einzelne Legierungselemente mit unterschiedlichen Tendenzen auf die
genannten Aspekte auswirken konnen. Zudem belegen die Ergebnisse dieser Arbeit die Er-
fordernis einer homogenen Verteilung der Materialeigenschaften im Gefiige, sofern ein mdog-
lichst sparsamer Einsatz von Legierungselementen angestrebt wird. Letzteres ist einerseits
aus Griinden der Kosteneinsparung und andererseits zur Schonung von Ressourcen erstre-
benswert. In die Legierungsentwicklung neuer austenitischer Stdhle fiir Wasserstoffanwen-
dungen sollten daher zuséatzlich Betrachtungen des Seigerungsverhaltens einbezogen werden,
mit dem Ziel eine moglichst homogene Verteilung der Materialeigenschaften zu erreichen.
Letzteres muss nicht notwendigerweise durch eine Minimierung des Seigerungsgrades herbei-
gefiihrt werden, da prinzipiell auch ein lokaler Ausgleich der Materialeigenschaften durch die
entgegengesetzten Seigerungstendenzen einzelner Legierungselemente denkbar ist. Als Bei-
spiel ist hier die Wirkung des Elements Stickstoff auf die lokale Austenitstabilitdt zu nennen.
Stickstoff reichert sich geméaft der in dieser Arbeit durchgefiihrten Diffusionssimulationen in
Cr-reichen Gefiigebereichen an. Diese Gefiigebereiche weisen in primér ferritisch erstarrenden
CrNi-Stahlen meist niedrige Ni-Gehalte auf und verfiigen daher iiber eine verringerte Aus-
tenitstabilitdt. Dies konnte durch die lokale Anreicherung von Stickstoff, welcher seinerseits
eine starke austenitstabilisierende Wirkung hat, kompensiert werden. Das Eintreten einer lo-
kalen Kompensation der Austenitstabilitdt durch Stickstoff konnte anhand von Abbildung
B. 28, wenn auch in schwacher Ausprigung, gezeigt werden. Um die Austenitstabilitiat merk-

lich zu homogenisieren sind voraussichtlich deutlich hohere Stickstoffgehalte erforderlich, als
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in den in dieser Arbeit betrachteten CrNi-Stihlen enthalten sind. An diese Uberlegungen
kniipfen weitere Fragestellungen beziiglich der Auswirkungen hoher Stickstoffgehalte auf die
Verformungsmechanismen austenitischer CrNi-Stdhle und etwaige Ausscheidungsbildungen in
Gefligebereichen mit lokal erhohten Cr- und N-Gehalten an. Auch ein experimenteller Nach-
weis der gemeinsamen Anreicherung von Cr und N bzw. des quantitativen Ausmafes der
N-Anreicherung steht aus.

Aufgrund der geschilderten Zusammenhénge ergibt sich fiir eine Legierungsentwicklung eine
hohe Anzahl an Variablen. Fiir die Losung komplexer Optimierungsaufgaben bieten sich nu-
merische Optimierungsalgorithmen und Methoden des maschinellen Lernens an. Die Formu-
lierung von Zielfunktionen, welche aus der Literatur bekannte Zusammenhéange zwischen der
Legierungszusammensetzung und Materialeigenschaften wie Austenitstabilitdt und SFE ent-
halten, kénnte die zukiinftige Entwicklung von Stidhlen mit einem optimierten Eigenschafts-
profil erleichtern. Durch die Kopplung von thermodynamischer Berechnungssoftware mit Pro-
grammierplattformen lassen sich dabei auch thermodynamische Gleichgewichtsberechnungen
sowie Simulationen des Erstarrungsverhaltens nutzen. Neue Untersuchungen von FUSSIK [230]

und BERGER [358]| zeigen in diesem Zusammenhang vielversprechende Ansétze.

Die Untersuchungen zur Wasserstoffversprodung hoch interstitiell legierter CrMn-Stéhle in
dieser Arbeit umfassen Uberlegungen zum Einfluss der hohen Nahordnung C-+N-legierter
CrMn-Stahle, welche trotz einer hohen SFE ein vorwiegend planares Versetzungsgleiten her-
beifiihrt. Anhand des C-legierten CrMn-Stahls C0.55 sollte der unmittelbare Einfluss einer
verringerten Nahordnung auf die Wasserstoffversprédung in diesem Legierungssystem un-
tersucht werden. Dies erwies sich als schwierig, da durch die gednderte Legierungslage ein
stark abweichendes Verformungsverhalten durch umfangreiche Zwillingsbildung und daraus
folgend, deutlich abweichende Charakteristika der Wasserstoffversprodung bedingt wurden.
Zudem erfolgte kein direkter Nachweis der Nahordnung bzw. der Anzahl freier Elektronen
des Stahls C0.55. Zur Klérung der genaueren Ursachen der Zwillingsbildung des Stahls C0.55
kénnten Messungen der SFE beitragen. Vor dem Hintergrund der in Kapitel 5.2 beschriebe-
nen Schwierigkeiten beziiglich der Messung der SFE dieses Stahls an Pulverproben, wiirden
sich hier Messungen mittels Transmissionselektronenmikroskopie anbieten.

Gegenstand weiterer Untersuchungen mit dem Ziel genaueren Aufschluss iiber die Rolle der
Nahordnung im Kontext der Wasserstoffversprodung hoch interstitiell legierter CrMn-Stéahle
zu erlangen, kénnte die Untersuchung von Stahlen mit unterschiedlichen C+N-Gehalten sein.
Wie in Kapitel 2.2 beschrieben, beeinflusst die C+N-Summe und das C/N-Verhaltnis die
Anzahl freier Elektronen und damit die Nahordnung. Somit diirfte infolge unterschiedlicher
C-+N-Gehalte die Neigung zum planaren Versetzungsgleiten und als Resultat auch die Anfal-
ligkeit fiir Wasserstoffversprodung variieren. Systematische Untersuchungen dazu existieren

in der Literatur bislang nicht.
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Tabelle A.1.: Nomenklatur und Herstellungsverfahren der untersuchten Stéhle. S: Strangguss, K: Kokillen-
guss, ESU: Elektroschlacke-Umschmelzverfahren, W: Warmumformung.

Bezeichnung | DIN Kurzname Mafistab | Herstellungsroute
W11 1.4307 X2CrNil8-9 industriell S+W
WI11-ESU 1.4307 X2CrNil8-9 industriell S+ESU+W
W12 1.4404 | X2CrNiMo17-12-2 | industriell S+W

ATSI 304L 1.4307 X2CrNil8-9 Labor K+W

ATSI 305L 1.4303 X4CrNil8-12 Labor K+W

AISI 316L 1.4404 | X2CrNiMo17-12-2 Labor K+W
CN0.96 - X33MnCrN19-18 | industriell K+ESU+W
C0.55 - X55MnCr19-16 Labor K+W

Tabelle A. 2.: Parameter fiir die abschliefende Warmebehandlung der untersuchten Stéhle.

Bezeichnung | Temperatur in °C | Zeit in min | Atmosphére | Abkiihlmedium
W11 1050 30 Vakuum Ar
W11-ESU 1050 30 Vakuum Ar

W12 1050 30 Vakuum Ar

AISI 304L 1050 30 Vakuum Ar

ATST 305L 1050 30 Vakuum Ar

ATSI 316L 1050 30 Vakuum Ar
CNO0.96 1100 30 Ar Wasser
C0.55 1200 30 Ar Wasser
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Tabelle A. 3.: Mittels OES ermittelte globale chemische Zusammensetzung der untersuchten Stéhle in Ma.-%.

Werkstoff

C

Si

Mn

P S

Cr Ni Mo N Cu Fe

W11
W11-ESU
W12

AISI 304L
AIST 305L
AIST 316L
CNO0.96
C0.55

0,023
0,026
0,018
0,018
0,035
0,035
0,326
0,531

0,68
0,68
0,83
0,51
0,52
0,54
0,25
0,27

1,97
1,87
1,48
2,31
2,13
2,06
18,92
18,95

0,027 0,025
0,029 0,017
0,030 0,028
0,006 0,007
0,006 0,007
0,006 0,007
0,02 0,002
0,01 0,015

Rest
Rest
Rest
Rest
Rest
Rest
Rest
Rest

17,98
17,84
16,20
17,81
16,86
16,94
17,82
15,94

8,48
8,66
11,64
8,56
11,77
11,94
0,32
0,05

0,29
0,22
2,25
0,02
0,02
2,70
0,06
0,01

0,059
0,077
0,045
0,019
0,032
0,036
0,713
0,022

0,61
0,63
0,31
0,01
0,01
0,02
0,05
0,02

Tabelle A.4.: Parameter der Probenpréparation durch elektrolytisches Polieren.

Parameter | Wert
Elektrolyt A3
Spannung 3bV
Flussdichte 20
Dauer 30s
Temperatur | 20°C

Tabelle A. 5.: Mechanische Kennwerte, ermittelt durch Zugversuche in Luft und in Wasserstoffatmosphére
(40 MPa Hy-Druck / RT), sowie a-Martensitgehalt nach dem Zugversuch [258].

Werkstoff | Atm.  Rppo R, A Z Z.  «a-Martensit
in MPa inMPa in% in% in% in Vol.-%
W11 H, 190 605 58 40 494 16,8
Luft 211 655 75 81 32,3
WI11-ESU | H, 201 616 82 59 69,9 17,7
Luft 204 592 86 85 13,8
W12 H, 222 597 71 81  100,0 0,2
Luft 229 586 68 81 0,2
CNO0.96 H, 549 805 21 13 20,6 -
Luft 563 1025 67 63 -
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Tabelle A. 6.: Globale Austenitstabilitit der untersuchten Stéhle in Form der empirisch berechneten Mgsg-
Temperatur, sowie der thermodynamisch berechneten Treibkréfte fiir die Umwandlung des Aus-
tenits in die krz a-Phase (AGy—q) und die hdp e-Phase (AGy—¢).

Werkstoff Md30 AGP}/—>04 Any—)g

in °C  in J/mol in J/mol

W11 -21,6  -2608,5 -385,7
W11-ESU | -30,9 -2552,3 -329,0
W12 -105,0  -2397,5 -274,8

AIST 304L | 21,9  -2796,2 -659,9
AISI 305L | -72,1  -2456,8 -565,5
AISI 316L | -129,5  -2293.4 -532,1
CNO0.96 -336,3 9429 1397,3
C0.55 -78,2  3980,7 29227

Tabelle A.7.: Hiufigkeit und Dimensionen sekundérer Risse an in Wasserstoffatmosphére (40 MPa Hy-Druck
/ RT) gepriiften Zugproben zusammen mit der jeweiligen Bruchdehnung A.

Werkstoff | Rissdichte mittlere Risstiefe A
in mm™ in pm in %
W11 6,2 16,1 4+18,9 58
WI11-ESU 7,2 9,9+64 82
W12 0,2 5,b+47 71
CNO0.96 8,9 10,1 +12,2 21

Tabelle A.8.: Magnetinduktiv gemessener 0-Ferritgehalt der im Labormafstab hergestellten CrNi-Stéhle im
Gusszustand.

Werkstoff | o-Ferrit
in Vol.-%
ATST 304L | 6,54+0,7
AISI 305L -
AISI 316L | 6,4+1,3

Tabelle A.9.: Liquidustemperaturen Ty, Solidustemperaturen Tg und Gehalt an krz Phase bei 1050 °C geméf
Phasenfeldsimulationen.

Werkstoff Ty Tg krz-Gehalt
in°C  in°C in Vol-%
AISI 304L | 1453,8 1384,8 7,7
AISI 305L | 1437,1 1394,3 0,8
AISI 316L | 1429,2 1288,6 5,9
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Tabelle A. 10.: Mittlere Korngrofe, Korngrofsen-Kennzahl Gagry und §-Ferritgehalt im 16sungsgeglithten Zu-
stand. Die mit * markierten Werte stammen aus [258].

Werkstoff | mittlere Korngrofie Gasru o-Ferrit
in pm in Vol.-%
W11 43* 58  0,254+0,03
W11-ESU 38%* 6,1 0,23£0,01
W12 42* 59  0,15+0,02
ATSIT 304L 39,2+6,9 6,1 0,26 £ 0,02
ATST 305L 30,1+£4,1 6,8 -
ATST 316L 35,1+4,4 6,4  0,144+0,02
CNO0.96 62,6 £5,1 4.7 -
C0.55 97,8 £ 35,1 3,4 —

Tabelle A.11.: Ergebnisse der EDX-Punktmessungen an den in den Abbildungen B. 48 und B. 50 markierten

Messpunkten.

Cr Ni Mn Mo Si

Werkstoff | Messpunkt in Ma.-% in Ma.-% in Ma.-% in Ma.-% in Ma.-%
AISI 304L | EDX 1 17,9 11,9 2.7 - 0,6
EDX 2 19.4 7,5 2,1 - 0,9
AIST 305L | EDX 3 20,5 12,7 2.8 - 0.4
EDX 4 17,4 10,5 1,9 - 0,3
AISI 316L | EDX 5 18,2 13,0 2.5 2.5 0,4
EDX 6 19,4 10,1 1,9 2.2 0,4
C0.55 EDX 7 15,95 - 19,0 - 0,2
EDX 8 16,21 - 19,1 - 0,2

Tabelle A.12.: Magnetinduktiv gemessener c-Martensitgehalt in Vol.-% bei plastischen Dehnungen von 10 %,

20 %, 30 % und 40 %

Werkstoff | 10% 20 % 30 % 40 %
Wil 04402 08402 4,7+0,3 11,7424
AISI 304L | 3,024 255449 548+25 62,7+57
AISI 305L = = = =
AISI 316L | 0,1+0,1 04+0,1 04401 0,4+0,1
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Tabelle A.13.: Mittels Nanoindentation des Stahls AIST 304L im unverformten Zustand ermittelte Eindring-
hérten in Abhéngigkeit der Kornorientierung in Z-Richtung des Probenkoordinatensystems.

Orientierung | Eindringhirte in GPa
<001> 2,64+0,10
<101> 2,85 +0,07
<111> 2,81+0,10

Tabelle A.14.: Mittelwerte der durch Nanoindentation ermittelten Eindringhérte in unterschiedlichen Stadien
plastischer Verformung. Werte in GPa.

Werkstoff

0%

20%

40 %

AISI 304L
AISI 305L
AISI 316L
CNO0.96
C0.55

2,80 0,24
2,32 40,13
2,58 £0,11
5,72 40,32
3,83 40,28

4,29 + 0,40
3,36 + 0,24
3,46 + 0,28
5,77 +£0,39
4,71+0,35

4,61+ 0,36
3,79+0,45
4,274 0,52
7,12 +0,60
6,04+ 0,77

Tabelle A.15.: Mittelwerte der durch Nanoindentation ermittelten Eindringhérte in unterschiedlichen Stadien
plastischer Verformung, kategorisiert nach Kornorientierungen bzw. indentierter Phase. Werte

in GPa.

Werkstoff | Kategorisierung 0% 20 % 40 %
ATST 304L <001> 2,64+0,10 3,93+0,34 3,79+0,08
<101> 2,854+0,12 4,23+0,32 4,23+0,10
<111> 2,81+£0,09 4,324+0,33 4,77+0,20
v 2,80+£0,24 4,07+0,36 4,08+0,36
afe - 4,41+0,37 4,67+0,32
ATSI 305L <001> 2,30+£0,07 3,244+0,16 3,50£0,19
<101> 2,32+0,12 3,264+0,27 3,88+0,16
<111> 2,29+0,12 3,424+0,09 3,93+0,08
AISI 316L <001> 2,30+£0,07 3,244+0,06 3,88+0,20
<101> 2,31+£0,06 3,464+0,30 4,394+0,20
<111> 2,29+0,12 3,56+0,09 4,35+0,22
CNO0.96 <001> 5,61+0,32 557+0,21 7,08+0,25
<101> 5,78+0,18 5,994+0,20 7,22+0,52
<111> 5,75+£0,37 597+04 7,69+£0,45
C0.55 <001> 3,56 £0,19 4,424+0,10 5,594+0,27
<101> 3,68+£0,31 4,544+0,10 6,77£0,32
<111> 3,77+0,20 5,084+0,27 6,08+0,25
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Tabelle A.16.: Mechanische Kennwerte, ermittelt durch Zugversuche in Luft und in Wasserstoffatmosphére
(10 MPa Hy-Druck / RT), sowie globaler a-Martensitgehalt nach dem Zugversuch.

Werkstoff | Atm. Ry R, A, A 7 Z.. «a-Martensit
in MPa in MPa in% in% in% in% in Vol.-%
Wil H, 206 619 63 65 49 99,2 124
Luft 210 635 68 77 84 19,8
AISI 304L H, 155 715 42 43 32 44,2 41,9
Luft 162 715 49 61 72 51,1
AISI 305L | H, 165 559 61 73 82 101,8 0,2
Luft 164 539 62 7 80 0,2
AISI 316L | H, 190 583 63 72 81 102,3 0,3
Luft 192 564 59 72 79 0,3
CNO0.96 H, 575 568 52 53 42 63,9 —
Luft 9561 1018 59 71 65 -
C0.55 H, 348 674 27 27 31 62,1 —
Luft 360 889 71 75 50 -

Tabelle A.17.: Hiufigkeit und Dimensionen sekundérer Risse an den in Wasserstoffatmosphére (10 MPa Hs-

Druck / RT) gepriiften Zugproben.

Werkstoff | Rissdichte mittlere Risstiefe
in mm™ in pm

ATSI 304L 8,4 20,94+22.3

ATSI 305L - -

ATSI 316L - -

CNO0.96 2,7 12,6 11,9

C0.55 0,25 14,9+ 21,1

Tabelle A.18.: Thermodynamisch berechnete Treibkraft zur v— a-Umwandlung verschiedener austenitischer
Stéhle bei My-Temperatur. Die My-Temperaturen und chemischen Zusammensetzungen der
Stéhle wurden aus den angegebenen Literaturstellen entnommen.

Quelle Werkstoff

Mg in °C AGH—¢ in J/mol

NANGA et al. [130]
NANGA et al. [130]
SHIN et al. [359]
REED et al. [360]
REED et al. [360]

X2CrNiN17-6
X5CrNil8-8
X6CrNiN20-8

X9CrMnNiN16-6-4

X5CrNiMo17-13-3

60 -1811
80 -2429
49 -2679
107 -1668
-93 -2752
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Anhang B

Bildanhang
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Abbildung B.1.: Schematische Darstellung der Verldufe der Gibbs-Energien der - und a-Phase in Abhén-
gigkeit der Temperatur nach [172].
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Abbildung B. 2.: Schemabild zur Entstehung von Seigerungen wéihrend der einphasigen Erstarrung einer Le-
gierung nach [275].
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Abbildung B. 3.: Einfluss der a) Temperatur [128] und b) Dehnrate [329] auf die Wasserstoffversprodung
austenitischer Stéhle.
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Abbildung B.4.: Einfluss des Ni-Gehalts auf die Wasserstoffversprédung verschiedener austenitischer CrNi-
Stéhle [142]. Daten von CASKEY [361], WALTER et al. [362], FUKUYAMA et al. [363] [364],
MICHLER et al. [142] und verschiedenen anderen [365-368].
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Abbildung B. 6.: Schematische Darstellung der Wirkungsweise einer Frank-Read Quelle zur Versetzungsmul-
tiplikation nach [172].
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Abbildung B. 7.: Schematische Darstellung der Anordnung der Atome eines kfz Kristallgitters ein einem Zwil-
ling nach [116].
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Abbildung B. 8.: Schematische Darstellung des durch Elektronenbeschuss im REM aus dem Probenmaterial
emittierten Rontgenspektrums nach [224].
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Abbildung B.9.: Schematische Darstellung des Interaktionsvolumens eines einfallenden REM-
Elektronenstrahls im Probenmaterial nach [369].
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Abbildung B. 10.: Monte-Carlo-Simulation der Intensitit der im Interaktionsvolumen eines Elektronenstrahls
(Ey=20keV) mit austenitischem CrNi-Stahl entstehenden Rontgenstrahlung [230].
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Abbildung B.11.: a) Schematische Darstellung der Entstehung von Kikuchi-Linien im REM b) Kikuchi-
Pattern eines austenitischen Stahls [240].
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Abbildung B.12.: Monte-Carlo-Simulation der Energie von Riickstreuelektronen, welche durch die Beauf-
schlagung von Ni mit einem Elektronenstrahl (Eg=20keV) bei Probenkippungen von 70°
(rot) und 0° (blau) entstehen [225].

Probenoberflache

Abbildung B. 13.: Schematische Darstellung der Ausrichtung der Proben bei den durchgefiihrten EBSD-
Messungen. Die X-Achse des Probenkoordinatensystems zeigt in Richtung der Zug- und
Umformrichtung der Zugproben. Die Y-Achse ist quer dazu orientiert und die Z-Achse bil-
det die Ebenennormale der Probenoberfliche. Die Probe ist um einen Winkel von 70° aus
der Horizontalen gekippt. Die Kippachse entspricht der X-Achse.
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Abbildung B. 14.: Darstellung des mittels EBSD gemessenen Bandkontrasts im Gefiige des austenitischen
Stahls AIST 316L.

001

Abbildung B. 15.: Inverse Polfiguren zur Visualisierung der kristallografischen Orientierungen des in Abbil-
dung B. 14 dargestellten Gefiiges, relativ zum X-, Y-, Z-Koordinatensystem der Probe.

a)

001 101

Abbildung B. 16.: Verteilungsbilder der mittels EBSD gemessenen Kornorientierungen in dem in Abbildung
B. 14 dargestellten Gefiige. a) Inverse Polfigur (IPF) mit dem Farbschema fiir die Visua-
lisierung der Kornorientierungen relativ zur b) X-Achse, ¢) Y-Achse und d) Z-Achse des
Probenkoordinatensystems.
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Abbildung B.17.: Korrekturfaktoren fiir Messungen mittels Feritscope an Proben mit konvex gekriimmten

Oberflichen verschiedener Durchmesser nach [370].
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Abbildung B. 18.: Geometrie der fiir die Untersuchung definierter Verformungszustinde verwendeten Flach-
zugproben. Mafle in mm.
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Abbildung B. 19.: Geometrie der fiir die mechanische Priifung der Laborlegierungen in Luft und in Wasser-
stoffatmosphére (10 MPa Hy-Druck / RT) verwendeten Rundzugproben. Mafie in mm.
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Abbildung B. 20.: BSE-Gefiigeaufnahme des Stahls W11 nach dem Zugversuch in Luft zusammen mit der
lokalen Verteilung der Legierungselemente Cr, Ni und Mn.
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Abbildung B. 21.: BSE-Gefiigeaufnahme des Stahls W11-ESU nach dem Zugversuch in Luft zusammen mit
der lokalen Verteilung der Legierungselemente Cr, Ni und Mn.
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Abbildung B. 22.: BSE-Gefiigeaufnahme des Stahls W12 nach dem Zugversuch in Luft zusammen mit der
lokalen Verteilung der Legierungselemente Cr, Ni, Mn und Mo.
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Abbildung B. 23.: BSE-Gefiigeaufnahme des Stahls CN0.96 nach dem Zugversuch in Luft zusammen mit der
lokalen Verteilung der Legierungselemente Cr und Mn.
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Abbildung B. 24.: Lokale Verteilung der Austenitstabilitdt und der Phasen im Gefiige des Stahls W11 nach
dem Zugversuch in Luft.
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Abbildung B. 25.: Lokale Verteilung der Austenitstabilitdt und der Phasen im Gefiige des Stahls W11-ESU
nach dem Zugversuch in Luft.
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Abbildung B. 26.: Lokale Verteilung der Austenitstabilitit und der Phasen im Gefiige des Stahls W12 nach
dem Zugversuch in Luft.
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Abbildung B. 27.: Lokale Verteilung der Austenitstabilitdt und der Phasen im Gefiige des Stahls CN0.96 nach
dem Zugversuch in Luft.



156 Bildanhang
a)

o 2 o W =N —¢] 0,10
3 ] —Cr — Ni —N — o
" 20 o

J - ©
= 18_MﬂWM/WM 0,08 2
£ . ' £
"(—"U 16—_ ~ 0,06 %
8 14 L <
X i - 0,04 Q
z 127 | pd
ke - ©
2 12 _WW@WWW- 002 §
5 2 o

6 T T T T T T T T T T T T T T T 0,00
0 25 50 75 100 125 150 175 200
Strecke in ym
b) g
50

. — C+N konstant
O 254 — C+N simuliert
£ ] ]
5
©
[}
[e%
£
°
s

-125 T T T T T T T T T T T T T T
0 25 50 75 100 125 150 175 200

Abbildung B. 28.:

Abbildung B.29.:

Strecke in um

a) Im Gefiige des Stahls W11 quer zur Umformrichtung gemessenes Verteilungsprofil der
Elemente Cr und Ni zusammen mit der simulierten Verteilung der Elemente C und N
entlang des Profils. b) Aus a) berechnetes Verteilungsprofil der Mgzp-Temperatur mit einer
konstanten Verteilung von C + N geméf OES-Messungen und unter Beriicksichtigung der
simulierten Verteilungen von C + N.

Zug- und Umformrichtung
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Verteilung von sekundéren Rissen (Pfeile) und der lokalen Austenitstabilitdt entlang der
Probenoberfliche des Stahls W11 nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphire (40 MPa
Hy-Druck / RT). a) REM-BSE Aufnahme der oberflichennahen Mikrostruktur im Léngs-
schliff mit b) der lokalen Verteilung der Mgsp-Temperatur.
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Zug- und Umformrichtung

Abbildung B. 30.: Verteilung von sekundéren Rissen (Pfeile) und der lokalen Austenitstabilitit entlang der
Probenoberfliche des Stahls W11-ESU nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére
(40 MPa Hy-Druck / RT). a) REM-BSE Aufnahme der oberflichennahen Mikrostruktur
im Léangsschliff mit b) der lokalen Verteilung der Mgso-Temperatur.

Zug- und Umformrichtung

Abbildung B. 31.: Verteilung von sekundéren Rissen (Pfeile) und der lokalen Austenitstabilitit entlang der
Probenoberfliche des Stahls W12 nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphire (40 MPa
Hy-Druck / RT). a) REM-BSE Aufnahme der oberflichennahen Mikrostruktur im Léngs-
schliff mit b) der lokalen Verteilung der Mgsp-Temperatur.
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Zug- und Umformrichtung

-500

Abbildung B. 32.: Verteilung von sekundéren Rissen (Pfeile) und der lokalen Austenitstabilitit entlang
der Probenoberfliche des Stahls CN0.96 nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére
(40 MPa Hy-Druck / RT). a) und ¢) REM-BSE Aufnahme der oberflichennahen Mikro-
struktur im Léngsschliff in zwei unterschiedlichen Bereichen mit b) und d) der lokalen

Verteilung der Mgsg-Temperatur.

Zug- und Umformrichtung
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Abbildung B. 33.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen im Bereich sekundérer Risse im Stahl
W11 nach der mechanischen Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (40 MPa Hy-Druck /

RT).
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Zug- und Umformrichtung
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Abbildung B. 34.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen im Bereich sekundérer Risse im Stahl
W11 nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (40 MPa Hy-Druck / RT).

Zug- und Umformrichtung
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Abbildung B. 35.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen im Bereich eines sekundéren Risses im
Stahl W11 nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (40 MPa Hy-Druck / RT).
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Zug- und Umformrichtung
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Abbildung B. 36.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen im Bereich eines sekundiren Risses im
Stahl W11-ESU nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (40 MPa Hy-Druck / RT).
Teilweise verdffentlicht in [308].

Zug- und Umformrichtung
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Abbildung B. 37.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen im Bereich eines sekundiren Risses im
Stahl W11-ESU nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (40 MPa Hy-Druck / RT).
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Zug- und Umformrichtung
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Phasen

Abbildung B. 38.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen im Bereich sekundérer Risse im Stahl
CNO0.96 nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (40 MPa Hy-Druck / RT).

Zug- und Umformrichtung
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Abbildung B. 39.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen im Bereich eines sekundéren Risses im
Stahl CN0.96 nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (40 MPa Hy-Druck / RT).
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Abbildung B. 40.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen im Bereich eines sekundéren Risses ohne
erkennbare Verbindung zur Probenoberfliche im Stahl CN0.96 nach der Zugpriifung in
Wasserstoffatmosphére (40 MPa Ho-Druck / RT).



Bildanhang

163
a) b)
1500 1500
Gas + Schmelze Schmelze
1400 Schmelze 1400-\
Schmelze + krz
1300 Schmelze + kfz 1300
O (@) krz Schmelze + krz + kfz
C C
"= 1200 ‘= 1200
2 2 krz + kfz
o ©
8 11001 8 11001
g kfz + M,,C, g krz + kfz + M,,C,
= [
10004 1000+ Kfz + M,,C,
900 900
kfz + M,,C;+ M,N
800 T T T T T T T T T 800 T T T T T T T T T
0.0 O. 02 03 04 05 06 07 08 09 10 00 01 02 03 04 05 06 07 08 09 1.0
C-Gehalt in Ma.-% C-Gehalt in Ma.-%
c)
1500
Schmelze
1400 1
Schmelze + krz
13004 Schmelze + krz + kfz

Schmelze + kfz

-
N
o
o
L

krz + kfz

Temperatur in °C
)
o

10001 kfz + M,,C,

9001

800 ‘

00 01 02 03 04 05 06 07 08 09 1.0
C-Gehalt in Ma.-%

Abbildung B. 41.: Quaisibinire Zustandsdiagramme a) des Stahls CN0.96, b) des Stahls CN0.96 ohne Stick-

stoff und c¢) des Stahls C0.55. Das Austenitgebiet (kfz) ist grau eingefiirbt. Vertffentlicht
in [371].
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Abbildung B.42.: Phasenfeldsimulation der Phasengehalte der Stiahle a) AISI 304L, b) AISI 305L und c)
AISI 316L fiir eine Abkiihlgeschwindigkeit von T=1K/s.
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Abbildung B.43.: Phasenfeldsimulation des Erstarrungsprozesses des Stahls AISI 316L mit T—1K/s, darge-
stellt anhand der Verteilung der Phasen und der Legierungselemente Cr, Ni und C.
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Abbildung B.44.: Phasenfeldsimulation des Erstarrungsprozesses des Stahls AISI 305L mit T—1K/s, darge-
stellt anhand der Verteilung der Phasen und der Legierungselemente Cr, Ni und C.
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Abbildung B. 45.: BSE-Gefiigeaufnahmen der Stédhle AISI 304L, AISI 305L und AISI 316L im Gusszustand
mit der lokalen Verteilung der Legierungselemente Cr, Ni, Mn und Mo.
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Abbildung B.46.: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen des Stahls C0.55 a) im Gusszustand und b) nach
achtstiindigem Loésungsglithen (T=1200°C). Teilweise verdffentlicht in [371].

>

Umformrichtung

<€

Abbildung B. 47.: Lichtmikroskopische Gefligeaufnahmen des Stahls AISI 316L im umgeformten und 16sungs-
geglithten Zustand. Durch Farbniederschlagétzung nach Lichtenegger und Bloech sind Sei-
gerungen anhand unterschiedlich starker Einfarbungen erkennbar.
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Abbildung B. 48.: BSE-Gefiigeaufnahmen der Stihle AISI 304L, AIST 305L und AISI 316L im umgeformten
und I6sungsgeglithten Zustand mit der lokalen Verteilung der Legierungselemente Cr, Ni,
Mn und Mo.
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Abbildung B. 49.: BSE-Gefiigeaufnahmen des Stahls C0.55 im umgeformten und 16sungsgegliihten Zustand.
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Abbildung B. 50.: BSE-Gefiigeaufnahmen des Stahls C0.55 im umgeformten und lésungsgeglithten Zustand
mit der lokalen Verteilung der Legierungselemente Cr und Mn.
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Umformrichtung

Abbildung B. 51.: Ergebnisse der EDX- und EBSD-Untersuchungen der Mikrostruktur des Stahls AISI 304L
im losungsgeglithten Zustand.
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Abbildung B. 52.: Ergebnisse der EDX- und EBSD-Untersuchungen der Mikrostruktur des Stahls AISI 305L
im losungsgegliithten Zustand.
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Umformrichtung

Abbildung B. 53.: Ergebnisse der EDX- und EBSD-Untersuchungen der Mikrostruktur des Stahls AISI 316L
im losungsgeglithten Zustand.

Umformrichtung _

IPF-X

Phasen

W krz
I hdp

Abbildung B. 54.: Ergebnisse der EDX- und EBSD-Untersuchungen der Mikrostruktur des Stahls C0.55 im
16sungsgegliihten Zustand.
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Umformrichtung

Abbildung B. 55.: Ergebnisse der EDX- und EBSD-Untersuchungen der Mikrostruktur des Stahls CN0.96 im
16sungsgeglithten Zustand.
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Abbildung B. 56.: Ergebnisse der EDX- und EBSD-Untersuchungen der Mikrostruktur des Stahls AISI 304L in unterschiedlichen Stadien
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Abbildung B. 57.: Ausschnittvergroferung der Ergebnisse der EDX- und EBSD-Untersuchungen der Mikro-
struktur des Stahls AISI 304L nach 10 % plastischer Dehnung.
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Abbildung B. 58.: Inverse Polfiguren zur Visualisierung der kristallografischen Orientierungen der austeni-
tischen Gefiigebereiche in X-Richtung des Probenkoordinatensystems in dem Stahl AISI
304L in verschiedenen Stadien plastischer Dehnung.
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Abbildung B. 59.: Zusammenhang zwischen der lokalen Austenitstabilitit (Mgso-Temperatur) und dem Vor-
liegen von kfz, krz und hdp Phase der Mikrostruktur des Stahls AIST 304L in unterschied-

lichen Stadien plastischer Dehnung.
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Zug- und Umformrichtung

\ ~~|Bandkontrast | © . . IPF-X " Wkfz Mkrz Clhdp “ | M,-Temperatur §

10 %

20 %

30 %

40 %

Abbildung B. 61.: Ergebnisse der EDX- und EBSD-Untersuchungen der Mikrostruktur des Stahls AISI 316L in unterschiedlichen Stadien plastischer Dehnung.
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Abbildung B. 62.: a) EBSD-Aufnahmen eines Gefiigebereichs mit Verformungszwillingen und Verformungs-
bandern in der Mikrostruktur des Stahls C0.55 nach 10 % plastischer Dehnung.

Abbildung B. 63.: Ausschnittvergroferungen der Ergebnisse der EBSD-Untersuchungen in der plastisch ver-
formten der Mikrostruktur Stidhle a) AISI 305L und b) AISI 316L. Die Pfeile markieren
in a) Schnittpunkte von Verformungszwillingen unterschiedlicher Orientierungen und in b)
Schnittpunkte zwischen Verformungszwillingen und Korngrenzen.
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Abbildung B. 64.: Verteilung der Mg3o-Temperatur der Mikrostruktur des Stahls AIST 305L nach 30 % plasti-
scher Dehnung mit den Verldufen der mittels EBSD identifizierten ¥3-Zwillingskorngenzen
in diesem Gefiigebereich.
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Abbildung B. 66.: Ergebnisse der EDX- und EBSD-Untersuchungen der Mikrostruktur des Stahls CN0.96 in

unterschiedlichen Stadien plastischer Dehnung.
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Abbildung B. 68.: Einfluss der Kornorientierung auf die Indentationshéirte in den Stéhlen a) AISI 304L, b)
AISI 305L, c¢) AIST 316L, d) CN0.96 und e) C0.55 in verschiedenen Stadien plastischer

Dehnung.
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Abbildung B. 69.: Ergebnisse der EBSD-Untersuchungen in den indentierten Gefiligebereichen des Stahls AIST
304L nach 20 % und 40 % plastischer Dehnung.

Abbildung B. 70.: Beispiel fiir die Kategorisierung der Indentationseindriicke im Stahl AISI 304L nach ihrer
Lage relativ zu Austenit () und o/e-Martensit.
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Abbildung B. 71.: REM-Aufnahmen der Bruchfliche des Stahls AISI 3041 nach der Zugpriifung in Luft bei
Raumtemperatur.

Abbildung B. 72.: REM-Aufnahmen der Bruchfliche des Stahls AISI 305L nach der Zugpriifung in Luft bei
Raumtemperatur.
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Abbildung B. 73.: REM-Aufnahmen der Bruchfliche des Stahls AISI 3161 nach der Zugpriifung in Luft bei
Raumtemperatur.

Abbildung B. 74.: REM-Aufnahmen der Bruchfliche des Stahls CN0.96 nach der Zugpriifung in Luft bei
Raumtemperatur. Teilweise veroffentlicht in [371].
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Abbildung B. 75.: REM-Aufnahmen der Bruchfliche des Stahls C0.55 nach der Zugpriifung in Luft bei Raum-
temperatur. Teilweise ver6ffentlicht in [371].

Abbildung B. 76.: REM-Aufnahmen der Bruchfliche des Stahls AISI 304L nach der Zugpriifung in Wasser-
stoffatmosphére (10 MPa Ho-Druck / RT).
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Abbildung B. 77.: REM-Aufnahmen der Bruchfliche des Stahls AIST 3051 nach der Zugpriifung in Wasser-
stoffatmosphére (10 MPa Hy-Druck / RT).

Abbildung B. 78.: REM-Aufnahmen der Bruchfliche des Stahls AISI 3161 nach der Zugpriifung in Wasser-
stoffatmosphére (10 MPa Hy-Druck / RT).
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Abbildung B. 79.: REM-Aufnahmen der Bruchfliche des Stahls CN0.96 nach der Zugpriifung in Wasserstoff-
atmosphére (10 MPa Hy-Druck / RT). Teilweise veroffentlicht in [371].

Abbildung B. 80.: REM-Aufnahmen der Bruchfldche des Stahls C0.55 nach der Zugpriifung in Wasserstoffat-
mosphére (10 MPa Hy-Druck / RT). Teilweise veroffentlicht in [371].
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Zug- und Umformrichtung
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Abbildung B. 81.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen der Mikrostruktur des Stahls AISI 304L
nach der Zugpriifung in Luft.

Zug- und Umformrichtung
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Abbildung B. 82.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen der Mikrostruktur des Stahls AISI 305L
nach der Zugpriifung in Luft.
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Zug- und Umformrichtung
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Abbildung B. 83.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen der Mikrostruktur des Stahls AISI 316L
nach der Zugpriifung in Luft. Teilweise veroffentlicht in [230].
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Abbildung B. 84.: Inverse Polfiguren zur Visualisierung der kristallografischen Orientierungen der austeniti-
schen Gefiligebereiche in X-Richtung des Probenkoordinatensystems in den Stdhlen AISI
304L, AISI 305L und AISI 316L nach der Zugpriifung in Luft.
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Abbildung B. 85.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen der Mikrostruktur des Stahls CN0.96
nach der Zugpriifung in Luft.

Abbildung B. 86.: Detailvergroferung von Ergebnissen der EBSD-Untersuchungen der Mikrostruktur des
Stahls CN0.96 nach der Zugpriifung in Luft.
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Zug- und Umformrichtung
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Abbildung B. 87.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen der Mikrostruktur des Stahls C0.55 nach
der Zugpriifung in Luft.



Bildanhang 195

Zug- und Umformrichtung

Abbildung B. 88.: REM BSE-Aufnahme der Verteilung von sekundéiren Rissen (Pfeile) entlang der Proben-
oberfliche des Stahls AISI 304L nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (10 MPa
Hy-Druck / RT) zusammen mit den Ergebnissen von EBSD-Untersuchungen in dem abge-
bildeten Gefiigebereich.
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Zug- und Umformrichtung
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Abbildung B. 89.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen im Bereich sekundérer Risse im Stahl
AISI 304L nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (10 MPa Hy-Druck / RT).

Zug- und Umformrichtung >

Abbildung B. 90.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen im Bereich eines sekundéren Risses im
Stahl AISI 304L nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (10 MPa Hy-Druck / RT).
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Zug- und Umformrichtung
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Abbildung B.91.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen im Bereich sekundérer Risse im Stahl
AISI 304L nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (10 MPa Hy-Druck / RT).

3
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Abbildung B.92.: REM-BSE Aufnahmen von sekundéren Rissen im Gefiige des Stahls CN0.96 nach der
Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (10 MPa Hy-Druck / RT).
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Abbildung B. 93.: REM-BSE Aufnahmen von sekundéren Rissen im Gefiige des Stahls C0.55 nach der Zug-
priifung in Wasserstoffatmosphére (10 MPa Hy-Druck / RT). a) Ohne erkennbare Korn-
grenzenbelegung vor der Rissspitze und b) mit Korngrenzenbelegung vor der Rissspitze.
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Zug- und Umformrichtung
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Abbildung B. 94.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen im Bereich eines sekundéren Risses im
Stahl CN0.96 nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (10 MPa Hy-Druck / RT).

Zug- und Umformrichtung
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Abbildung B. 95.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen im Bereich eines sekundiren Risses im
Stahl CN0.96 nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (10 MPa Ho-Druck / RT).
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Zug- und Umformrichtung
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Abbildung B. 96.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen im Bereich eines sekundéren Risses im
Stahl C0.55 nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (10 MPa H,-Druck / RT).
Teilweise veroffentlicht in [371].

Zug- und Umformrichtung
€ >

Abbildung B.97.: Ergebnisse der EBSD- und EDX-Untersuchungen im Bereich eines sekundéren Risses im
Stahl C0.55 nach der Zugpriifung in Wasserstoffatmosphére (10 MPa Hy-Druck / RT).
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Umformrichtung
Umformrichtun

Abbildung B. 98.: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen der Stihle a) W11 und b) W11-ESU im l6sungsge-
gliihten Zustand. Durch Farbniederschlagétzung nach Lichtenegger und Bloech sind Seige-
rungen anhand unterschiedlich starker Einfarbungen erkennbar.

U mformrichtung

12 14 16 18 20 22 24 0 6 12 18 0 -100 -200 -300
Cr-Gehalt in Ma.-% Ni-Gehalt in Ma.-% Mg in °C

Abbildung B. 99.: Lokale Verteilung der Elemente Cr und Ni im Stahl AIST 316L im 16sungsgegliithten Zustand
zusammen mit der Verteilung der Mgs)-Temperatur in diesem Bereich.
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Abbildung B. 100.: Ergebnisse der EBSD-Untersuchungen von oberflichennahen Verformungsstrukturen in
Zugproben des Stahls CN0.96. Bandkontrast und Kornorientierungen im oberflichenna-
hen Gefiige (IPF-X) a) nach der Zerspanung b) mit geschliffener Oberfléche.

1200
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1100 4 | Alsi 305L
] Aisi316L

—CNO0.96
1 [——C0.55

technische Spannung in MPa

0 T T T T T T T T T T T T T T T T

0O 10 20 30 40 5 60 70 80
technische Dehnung in %

Abbildung B. 101.: Technische Spannungs-Dehnungs-Diagramme der Zugversuche in Luft.
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Abbildung B. 102.: Auftragungen der wahren Spannung oy, und der Verfestigungsrate do,/de,, iber der wah-
ren Dehnung ey, fiir die Stahle a) C0.55 und b) CN0.96.

Mkfz Wkrz Chdp

Abbildung B. 103.: Ergebnisse von EBSD-Untersuchungen in der Mikrostruktur des Stahls AISI 304L nach
20 % plastischer Dehnung. Der in dem eingekreisten Bereich vorliegende a-Martensit zeigt
eine deutlich geringere Defektdichte, als a-Martensit in anderen Gefiigebereichen.
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Abbildung B.104.: REM BSE-Aufnahmen eines Gefiigebereichs des Stahls W11 in unterschiedlichen Stadien
plastischer Verformung [372].
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Hohenprofil in um

Abbildung B.105.: Oberflichentopographie von Flachzugproben des Stahls W11 nach 10 %, 20 %, 30 % und
40 % plastischer Dehnung.
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