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Zusammenfassung

Der Stahlbedarf in Deutschland wird maRgeblich neben dem Automobilsektor vom Maschinenbau
und allgemeinen Bauwesen gepragt. In diesen Segmenten werden qualitativ hochwertige Stahle mit
hochsten Anspriichen an Festigkeit, Verformungsfahigkeit, schweiRtechnische Verarbeitung und
sicherheitsrelevante Aspekte gestellt. Wichtige Vertreter, welche diesen Anspriichen gerecht
werden, sind die heutigen modernen hoherfesten FKB. Aus der Entwicklung dieser Stdhle
kristallisierten sich in den letzten Jahrzehnten verschiedene Legierungskonzepte und
Herstellungsrouten heraus. Dem liegt neben essentiellen Eigenschaften, z.B. Streck- und
Zugfestigkeit, noch weitere Anforderungen, bspw. Kaltumformbarkeit, Kerbschlagzahigkeit und
Verschleilfestigkeit, zugrunde. Zunehmend werden im genormten Bereich mit Streckgrenzen bis
700 MPa neben den verglteten Stahlen (Q) auch thermomechanische Stahle (M) eingesetzt. Ein
immerwahrender paralleler Begleiter wahrend der Stahlherstellung und -verarbeitung ist
Wasserstoff.

Wasserstoff wird in den nachsten Jahren als Schliisselelement fiir eine nachhaltige Energiewirtschaft
angesehen. Aus heutiger Sicht ist Wasserstoff ein Hoffnungstrager fiir eine klimafreundliche
Energiewirtschaft und zukunftsfahige Industrie. Forschung und Industrie arbeiten intensiv an der
ErschlieBung und Weiterentwicklung des enormen Potentials, um eine hdhere Nutzbarkeit zu
erreichen. Die Griinde liegen zum einen darin, dass Wasserstoff als Brennstoff unproblematisch
(Umweltvertraglichkeit und Verfligbarkeit) ist und zum anderen ein hervorragender Energietrager ist.
Wasserstoff ist durch seine gebundene Form erst nach dem L&sen aus chemischen Verbindungen
zuganglich. Dies geschieht fiir eine Nutzbarmachung in einer zukunftsfahigen Energiewirtschaft
gezielt. Demgegeniber stehen Prozesse, wodurch Wasserstoff aus seiner chemischen Verbindung
gelost wird und aufgrund seiner GroRe bzw. geringsten Atommasse von Werkstoffen aufgenommen
wird. Damit verbunden interagiert der aufgenommene Wasserstoff mit dem Gefiige und kann zu
einer negativen Beeinflussung der Eigenschaften des Werkstoffs flihren.

Wasserstoff kann Degradationsprozesse in Stdhlen verursachen, die sich insbesondere auf die
mechanischen Eigenschaften auswirken. Diese Mechanismen kdnnen wasserstoffunterstiitzte Risse
in hoherfesten Stdahlen wahrend der Herstellung oder im industriellen Einsatz verursachen.
Elektrochemisch beladene Zugproben zeigen ein unterschiedliches Degradationsverhalten in ihren
Eigenschaften. Die vorliegende Arbeit beschreibt die Wechselwirkungen zwischen Wasserstoff und
Gitterdefekten in unterschiedlichen mikrolegierten Systemen und warmebeeinflussten Zonen in den
schweilbaren Feinkornbaustdhlen. Die Ergebnisse zeigen eine klare Abhédngigkeit zwischen
Mikrolegierung und Herstellungsprozess dieser Stahlsorten, respektive ihrer simulierten
warmebeeinflussten Bereiche.






Abstract

In addition to the automotive sector, demand for steel in Germany is dominated by mechanical
engineering and general construction. These segments demand high-quality steels with the highest
requirements in terms of strength, formability, welding processing and safety aspects. Important
representatives that meet these requirements are today's more modern high-strength FKB. In the
development of these steels, various alloying concepts and production routes have crystallized in
recent decades. In addition to essential properties, e.g. yield and tensile strength, this is also based
on other requirements, e.g. cold formability, notched impact strength and wear resistance.
Increasingly, thermomechanical steels (M) are being used in addition to quenched and tempered
steels (Q) in the standardized range with yield strengths up to 700 MPa. An ever-present parallel
companion during steel production and processing is hydrogen.

Hydrogen is seen as a key element for a sustainable energy economy in the coming years. From
today's perspective, hydrogen is a beacon of hope for a climate-friendly energy economy and
sustainable industry. Research and industry are working intensively on tapping and further
developing the enormous potential in order to achieve greater usability. The reasons are, on the one
hand, that hydrogen is unproblematic as a fuel (environmental compatibility and availability) and, on
the other hand, that it is an excellent energy carrier. Due to its bonded form, hydrogen is only
accessible after dissolution from chemical compounds. This is done in a targeted manner for
utilization in a sustainable energy economy. In contrast, there are processes by which hydrogen is
released from its chemical compound and absorbed by materials due to its size or lowest atomic
mass. In connection with this, the absorbed hydrogen interacts with the microstructure and can lead
to a negative influence on the properties of the material.

Hydrogen can cause degradation processes in steels that affect mechanical properties in particular.
These mechanisms can cause hydrogen-assisted cracking in higher strength steels during fabrication
or in industrial use. Electrochemically loaded tensile specimens show different degradation behavior
in their properties. The present work describes the interactions between hydrogen and lattice defects
in different microalloyed systems and heat affected zones in the weldable fine grain structural steels.
The results show a clear dependence between microalloying and manufacturing process of these
steels, respectively their simulated heat affected zones.
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1 Einleitung

In den letzten drei Jahrzehnten hat sich die Rohstahlproduktion mehr als verdoppelt, Abbildung 1
(links) [1]. Die weltweite Stahlproduktion lag im Jahr 2018 bei rund 1,8 Mrd Tonnen. Stahl ist mit
seiner Vielzahl an Legierungselementen vollstandig recyclebar und damit ein nachhaltiger Werkstoff
[2]. Stahl etablierte sich aufgrund seiner vielschichtigen Eigenschaften als Konstruktionswerkstoff fir
Schiffe, Briicken, Fahrzeuge, Gebdude bis hin zur Luft- und Raumfahrt. Insbesondere die heutige
Adaption beziglich der mechanischen Eigenschaften, Verarbeitbarkeit und Anwendung
verdeutlichen die enorme Bedeutung dieses Konstruktionswerkstoffes. In den vergangenen
Jahrzehnten hat die Entwicklung dieser Eigenschaften, ausgehend vom Festigkeitsniveau S235 hin zu
$1300, einen enormen Sprung erfahren, Abbildung 1 (rechts). Weiterfiihrend sind auch die
Anspriiche an diese Stahle in zahlreichen Industriezweigen, wie z.B. im Fahrzeug-, Briicken- und
Anlagenbau oder auch in der Energietechnik (z.B. Windkraftanlagen) zur Energiewende stetig
gestiegen. Einen wichtigen Beitrag zu einer ressourcenschonenden und nachhaltigen Energie- bzw.
Umweltpolitik zur Energiebereitstellung leisten die Offshore-Windparks aufgrund des enormen
Potentials des durchschnittlichen Windaufkommens auf hoher See. Die groBe Nachfrage an Stahl
wird allein durch diesen hohen Bedarf an Windenergieanlagen anhalten. Eine Turmkonstruktion
einer Landanlage veranschlagt durchschnittlich 80 t/MW. Fir Offshore-Windenergieanlagen kann
eine doppelte Stahimenge im Vergleich zu Landanlagen angenommen werden. Wirtschaftliche als
auch konstruktive Aspekte fiihren zu immer héheren Anforderungen hinsichtlich der Verarbeitung
als auch an die Festigkeit der eingesetzten Werkstoffe. Einen wichtigen Beitrag zur Erfiillung dieser
Aspekte leisten hoherfeste Feinkornbaustahle (FKB).
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Abbildung 1: Weltweite Rohstahlerzeugung nach[1] (links); Entwicklung héherfester Feinkornbaustdhle (rechts),
nach [3]

In der Anwendung und Verarbeitung hoherfester FKB werden leichte Konstruktionen angestrebt.
Neben dem Design ist das Einsparpotential von Material und damit verbunden die Absenkung der
Masse von groRRer Bedeutung. Ein wesentliches Merkmal der hoherfesten FKB ist die hoher
ertragbare Spannung gegeniiber normalfesten Stahlen. Somit kann bei einer gegebenen Spannung
der Querschnitt eines Bauteils oder einer Konstruktion verringert werden. Infolgedessen wird im
Bauteil Masse eingespart. Damit sinken die Kosten aufgrund der geringeren zu fillenden
Querschnitte mit SchweilRzusatzwerkstoffen bzw. kirzerer Schweizeiten [4]. Dadurch kann ein
Uberlegter Ressourcenhaushalt und eine Minimierung der CO; Emissionen angestrebt werden.



1 Einleitung

Ein wichtiger Sektor flir hoherfeste FKB ist der Mobilkranbau. Dort werden FKB aufgrund ihrer hohen
Festigkeit und des resultierenden hervorragenden Verhaltnisses aus Tragkraft zur Gesamtmasse
eingesetzt. Zur Modernisierung und Umbau des 120 m hohen Birohochhauses am Steglitzer Kreisel,
welches Wohnraum bereitstellen soll, ist ein Turmdrehkran auf dem Dach flir weitere Arbeiten
(Ausbau, Fassade) erforderlich. Mit Hilfe eines 150 m hohen Auslegers eines Mobilkranes kann dieser
an eine Stahlkonstruktion auf dem Dach montiert werden, siehe Abbildung 2. Sehr hohe Hublasten
bis 1000t und das Anheben auf Gber 100 m erfordern bei Industrieanlagen oder wahrend der
Installation von Windenergieanlagen (Abbildung 2) hoherfeste FKB aufgrund einer moglichst
geringen Transportmasse (Eigenmasse) des Kranes. Die Einhaltung der fur Autokrane, als Teilnehmer
der StVZO, zuldssigen Achslast von 12t ist in Deutschland nur durch konsequenten Leichtbau
realisierbar [5].

Allgemein werden Baustdhle mit einer Streckgrenze tiber 355 MPa als hoherfest bezeichnet. Die gute
Schweilleignung dieser Stahle erlaubt effiziente Losungen fir den Leichtbau. In den letzten
Jahrzehnten wurde intensiv in der Stahlentwicklung geforscht und entwickelt. Die Weiterentwicklung
erfolgte durch angepasste Verfahren wahrend der Warmebehandlung und Metallurgie, durch enge
Grenzen der chemischen Zusammensetzung, hohen Reinheitsgrad und durch die Homogenitat des
Gefliges, Phasenanteile als auch durch die Anpassung der KorngréRe. Das Eigenschaftsprofil heutiger
héherfester FKB kann durch unterschiedliche Verfahrensrouten wie normalisierend (N),
thermomechanisch (M) oder vergitet (Q) eingestellt werden. Somit lassen sich Stdhle gleicher
Festigkeitsklasse mittels unterschiedlicher Legierungskonzepte und Herstellungsrouten realisieren,
Abbildung 1 (rechts). Der Leichtbau und die gleichzeitige Steigerung der Festigkeitskennwerte
werden durch die Bereitstellung von vergiiteten (Q) und thermomechanisch gewalzten (M) FKB
ermoglicht. Parallel zur Weiterentwicklung der vergiiteten FKB wurde das Eigenschaftsprofil der M
Stahle durch eine komplexe Wechselwirkung aus mehrstufigen Walzverfahren und einem
angepassten Legierungskonzept weiterentwickelt.

A

Abbildung 2: Einsatz eines Mobilkranes mit Auslegerlénge von 150 m zur Installation eines Turmkranes aufs
Biirohochhaus (120 m) am Steglitzer Kreisel in Berlin (links) und Aufbau einer Windkraftanlage Salzgitter (rechts)
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1 Einleitung

Mikrolegierungselemente wie Niob, Titan und Vanadium erlauben in Kombination mit abgestimmten
Herstellungsparametern eine Absenkung des Kohlenstoffgehaltes bei einer adaquaten Festigkeit im
Vergleich zu den vergiiteten FKB. Dies unterstiitzt die schweilltechnische Verarbeitung und erweitert
den Einsatz hdherfester FKB signifikant. Neben der Verwendung in der Ol- und Gasindustrie werden
die MC Stahle fiir Offshore-Strukturen, Landmaschinen, Fahrzeuganwendungen und im Hochhaus-
bzw. Briickenbau eingesetzt. Auch hier kann durch die hohere Festigkeit der Materialeinsatz
minimiert werden und dadurch kénnen hohe wirtschaftliche Vorteile genutzt werden. Zunehmend
werden aufgrund addquater Festigkeitslevel zwischen den verschiedenen Herstellungsrouten eine
alternative Verwendung bzw. alternativer Einsatz zum Tragen kommen.

Die stetige Entwicklung dieser Stahle mit ihrem gestiegenen Festigkeitsniveau wird tber Jahrzehnte
von dem Problem eines unerwiinschten Stahlbegleiters, namlich Wasserstoff, verkniipft. Dieser kann
bereits durch die Herstellung im Metallgitter vorliegen. Aber insbesondere durch eine
schweiBtechnische Verarbeitung ist eine Aufnahme ins Geflige stets gegeben. Grundlegend
verursacht der aufgenommene Wasserstoff eine Abnahme des Verformungsvermégen und
generalisiert die Wirkung dieses Phanomens als ,,Wasserstoffversprédung’“. Damit verbunden ist
haufig eine starke Abnahme der mechanischen Eigenschaften, insbesondere der Duktilitdt. Diese
wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschadigung kann zum vollstandigen Versagen eines Bauteils
fihren.

Mit steigender Festigkeit der FKB werden deutlich héhere Anforderungen beziiglich der
schweiBtechnischen Verarbeitung gestellt. Der im Geflige befindliche Wasserstoff verandert die
mechanischen Eigenschaften derart negativ, dass diese verschieden stark abnehmen bzw. degradiert
werden. Die Degradation der mechanischen Eigenschaften, hervorgerufen durch den
aufgenommenen Wasserstoff, kann im Bereich der schweilltechnischen Fertigung durch eine
Interaktion aus einer kritischen Mikrostruktur, einer Wasserstoffkonzentration und einer
mechanischen Beanspruchung zu einer wasserstoffunterstiitzten Kaltrissbildung fiihren. Dies kann
und flhrte in den letzten Jahren zu Schadensfallen mit teils verheerendem Ausgang [6]. Aus diesem
Grund ist neben der Entwicklung der Stahle ein starker Fokus auf die Untersuchung der Wirkung des
Wasserstoffs im Stahl, insbesondere fir die schweiBtechnische Verarbeitung zu legen. Schwerpunkte
bilden hierbei neben der Warmefiihrung die Vermeidung der Degradation der mechanischen
Eigenschaften durch Wasserstoff und damit verbunden die Reduzierung des Risikos einer
wasserstoffunterstiitzten Kaltrissbildung. Es ist bekannt, dass mit steigender Festigkeit der FKB die
Sensibilitdt gegeniiber einer Degradation der mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff
signifikant ansteigt [7, 8].

Es existieren zum derzeitigen Kenntnisstand verschiedene Modellvorstellungen, wobei die
Mechanismen der Werkstoffschadigung durch Wasserstoff kontrovers diskutiert werden. Die
Literatur zeigt, dass vor allem mikrostrukturelle Merkmale (Wasserstofffallen unterschiedlicher
Bindungsenergie) die Loslichkeit des Wasserstoffs verandern und dessen Mobilitdt beeinflussen. Die
Eigenschaftsdegradation realer Geflige hoherfester FKB durch Wasserstoff ist auf alleiniger Basis der
existierenden Modellvorstellungen nur sehr eingeschrankt bewertbar, d.h. die Modelle erlauben
keine Vorhersage, wie hoch die Sensibilitdt eines Werkstoffs (hoherfester FKB) gegenlber einer
wasserstoffunterstiitzten  Werkstoffschadigung aufgrund seiner  Geflige/Strukturmerkmale
ausgepragt ist.
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2.1 Herstellung und Eigenschaften

Die Entwicklung der heutigen Baustahle (S) flihrte hinsichtlich ihrer unterschiedlichen Auspragung in
chemischer Zusammensetzung und ihrem Herstellungsverfahren zu einer starken Differenzierung.
Die Herstellung hoherfester FKB ist insbesondere metallurgisch herausfordernder geworden. Die
Variation der Mikrolegierungselemente (Nb, V, Ti) und andere Legierungsbestandteile (Mb, Si und Cr)
werden aus verarbeitungstechnischer Sicht, Wirtschaftlichkeit und normativen Einschrankungen
stark reglementiert. Deshalb ist die Wirkung der einzelnen festigkeitssteigernden Mechanismen
gezielt einzusetzen. Die Anforderungen und Optimierung unterschiedlicher ZielgréRen fiihrten zu
einer differenzierenden Herstellung hoherfester FKB. Die zeitliche Entwicklung der Stahle
verdeutlicht den engen Zusammenhang zwischen der Art der Warmebehandlung bzw. der
chemischen Zusammensetzung und infolgedessen mit dem Eigenschaftsprofil bzw.
Verarbeitungseigenschaften. Das grundlegende Unterscheidungsmerkmal ist der Lieferzustand. In
Abhdngigkeit der Legierungszusammensetzung und Herstellung (Warmebehandlung) werden die
hoherfesten FKB formal zwischen normalgegliiht, vergiitet und thermomechanisch gewalzt
unterschieden, vgl. Tabelle 1. Wobei zur Erzielung hoherer Festigkeitsklassen oberhalb 420 MPa
primér entweder der vergitete (Q) oder der thermomechanisch gewalzte (M) Lieferzustand
angewandt wird.

Tabelle 1: Ubersicht Lieferzustinde héherfester Feinkornbaustdhle
N Q M
Normalgegliihter oder Verglteter Thermomechanisch
normalisierend gewalzter ~ Zustand [10] gewalzter Zustand [11]
Zustand [9]
Walzen + Normalgliihen
Warmebehandlung oder normalisierendes Harten und
(WBH) Walzen; Abklhlung an Anlassen
ruhender Luft

Thermomechanisches
Walzen mit/ohne
Kihlsequenzen

Perlit, Bainit

und bainitisch-ferritisch
Martensit

$460Q, bis

Festigkeitsniveau . $960Q S315M bis S960M
(nicht genormt) S260N bis 5420N (S1100Q, (S1100M)

$1300Q)

feinkérniges ferritisch-

Gefige perlitisches

Moderne hoherfeste FKB zeichnen sich durch ein ausgewogenes Verhaltnis aus hoher Festigkeit und
guter Zahigkeit aus. Die Entwicklung der hoherfesten FKB ist bestimmt durch ihre Anpassung und
Weiterentwicklung der Legierungsbestandteile und durch die Anpassung des Herstellungsprozesses.
Diese beiden signifikant wechselwirkenden Komponenten zeichnen das Eigenschaftsprofil der
heutigen hoherfesten FKB aus. Wie bereits angefiihrt ist die chemische Zusammensetzung
entscheidend fir das Eigenschaftsprofil. Die Mikrolegierungselemente wie Titan (Ti), Vanadium (V)
und Niob (Nb) wirken sich in geloster Form oder als feinst ausgeschiedene MX-Phasen (Carbide (C),
Nitride (N)) auf Kornwachstum, Rekristallisation und auf die Versetzungsbewegung aus. Einen
wesentlichen Einfluss auf die Bildung und Wirkung der Elemente hat das unterschiedliche
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Loslichkeits- und Ausscheidungsverhalten in Verbindung mit Kohlenstoff bzw. Stickstoff sowohlim y-
als auch o-Gitter [12-14]. Die Abbildung 3 verdeutlicht die unterschiedliche Loslichkeit der
Carbonitride im Austenit.
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1E-01 4
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geloste Karbonitride in At.-%

1E-04 4

1E-05 4
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900 1200 1500
Temperatur in °C
Abbildung 3: Geloste Carbonitride in Atomprozent in Abhdngigkeit der Temperatur im Austenit

Die Ausscheidung von Carbonitridpartikeln kann in verschiedenen Stadien wahrend der Erzeugung
und des Herstellungsprozesses von mikrolegierten hoherfesten FKB entstehen. Hierbei werden drei
Arten in Betracht gezogen. Die erste Art von Ausscheidungen wird bereits in der fliissigen Phase bzw.
kurz nach der Erstarrung an der Flussig-Fest-Grenzfliche und im OJ-Ferrit gebildet. Diese
Ausscheidungen sind dulRerst stabil. Die groReren Partikel sind nicht in der Lage die Rekristallisation
von Austenit zu beeinflussen. Die kleineren hingegen verzogern effektiv die Vergroberung im
Austenit im Zuge des Wiedererwdrmens bzw. vorm Einsetzen der letzten Walzphase oder wahrend
des SchweilRRens [14, 15]. Gewdhnlich handelt es sich dabei um Oxide (CaO, Al,03, SiO,) oder Sulfide
(MnS), in einigen Stdhlen auch Nitride (bspw. AIN) und gelegentlich Carbonitride. Heterogene
Ausscheidungen im Austenit werden haufig an AIN-, MnS- und TiN-Phasen detektiert. Infolgedessen
kann die Komplexitat der Ausscheidungen, welche im GréRenbereich liegen eine Kornfeinung im
Austenit zu bewirken, stark ansteigen. Allerdings sind diese oft groBer als 100 um und folglich flr
eine Kornfeinung ungeeignet [14]. Die zweite Art von Ausscheidungen wird im Austenit nach dem
Losungsglihen (bzw. Homogenisieren) und wahrend der Warmumformung, bspw. durch
kontrolliertes Walzen, bei abfallender Temperatur gebildet. Diese Ausscheidungen sind
verformungsinduziert und kénnen die Rekristallisation von Austenit effektiv verzogern [16]. Die
Kornfeinung der mikrolegierten Stahle ist hauptsachlich auf diese Stahle zurlickzufihren. In der
Matrix hoherfester mikrolegierter Stahle fungieren Versetzungen und Austenitkorngrenzen als
Bildungsstellen, erstere sind bei Nb-legierten besonders ausgeprdgt. Die dritte Art von
Ausscheidungen entsteht an der y/a-Grenzflache und im Ferrit wahrend und nach der Umwandlung
von der austenitischen in die ferritische Phase. Ublicherweise tritt durch diese Veranderung eine
Ausscheidungsverfestigung im Ferrit auf und die Partikel sind fein dispers ausgeschieden.

Titan

Titan (Ti) besitzt eine hohe Affinitat zu Stickstoff bzw. Kohlenstoff und ist fur eine effektive
Ausscheidungshartung und Behinderung des Kornwachstums im Austenitgebiet unabdingbar.
Untersuchungen von Penalba etal. [17] zum Einfluss des Ti und V auf die KorngroRe von
mikrolegierten Stahlen ergaben, dass Ti-Gehalte von 0,015 bis 0,02 % in Kombination mit V das
Kornwachstum optimal unterdriicken. Eine allgemeingliltige Aussage zum optimalen Titangehalt in
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hoherfesten FKB ist nicht moglich und haufig eine Funktion mehrerer Faktoren. Mao et al. [18]
untersuchten die Festigkeitssteigerung um circa 300 MPa auf 730 MPa durch eine Erhhung des Ti-
Gehalts von 0,016 auf 0,12 Gew.-%. Gleichzeitig wurde bei nahezu konstanter chemischer
Zusammensetzung der Mn-Gehalt von 0,4 auf 1,1 Gew.-% erhoht. Aufgrund dessen ware eine
Erhohung der TiC-Ausscheidungen gegeniiber einer Bildung von TiN-Ausscheidungen zu erwarten.
Diesen Zusammenhang bestatigen Arbeiten von Meyer et al. [19], in denen die Carbidbildung (TiC)
bzw. die Zunahme der Streckgrenze durch einen héheren Mangangehalt unterstitzt wird. Eine
Erhohung des Mn-Gehalts von 0,3 % Mn auf Gber 1,2 % Mn unterdrickt die Carbosulfidbildung und
forciert eine starkere Carbidausscheidung und folglich ist der Anstieg der Streckgrenze deutlich
erhoht im Vergleich zu niedrigeren Mn-Gehalten [19]. Ein vergleichsweiser hoher Mn-Gehalt
unterstiitzt die Kornfeinung und verhindert effektiv das Wachstum von MX-Phasen im
Nanometerbereich, indem die Austenit-Ferrit-Umwandlungstemperatur gesenkt wird. Dariiber
hinaus konnte durch eine Absenkung der Endwalztemperatur bzw. Aufrolltemperatur (coilling-
temperature) die Ausscheidung von TiC im Austenit bei hoher Temperatur vermieden werden. Diese
Partikel neigen bei hoherer Temperatur zum Wachstum und wiirden nach der Umwandlung die
wichtige kohdrente Wirkung in der Ferritmatrix verlieren. Das Resultat ist eine signifikante Erh6hung
des Volumenanteils bzw. der Anzahl extrem feinst ausgeschiedener Partikel kleiner 5 nm. Dariiber
hinaus wurde die KorngréRe reduziert. Gegenliber dem modifizierten Stahl mit TiC-Ausscheidungen
im Nanometerbereich wurden Uberwiegend Zementit- (FesC) und TiN-Ausscheidungen detektiert
[18].

Li et al. [20] untersuchte den Einfluss verschiedener Austenitisierungstemperaturen in Kombination
mit verschiedenen Ti- bzw. Mn-Gehalten. Grundsatzlich unterdrickt Ti das Austenitkornwachstum
durch stabile Ti-(C, N) bis circa 1300 °C sehr zuverladssig. Hohere Mn-Gehalte steigern die Hartbarkeit
durch bereits erwdhnte Erniedrigung der y=>a Umwandlungstemperatur und erhéht die Anzahl
feinerer kohéarenter, teilweise semi-koharenter, Ti-Ausscheidungen in der Ferritmatrix [20]. Die
Abbildung 4 verdeutlicht zum einen die signifikante Zunahme der Festigkeiten durch Ti bzw. Mn
gegenliber dem nichtlegierten Zustand (0,8-% Mn) und zum anderen die deutliche Abnahme der
Bruchdehnung. Die Zunahme der Wiedererwarmungstemperatur erhéht die Ausscheidungsdichte
und verkleinert die durchschnittliche GréRe der Ausscheidungen. Dieser Zusammenhang erhéht den
Anteil der Ausscheidungshartung bzw. steigert die Festigkeit. Die TiN unterdriicken aufgrund ihrer
Temperaturstabilitat das Austenitkornwachstum und gleichzeitig kénnen die TiC in Losung gehen. Die
Ausscheidungskinetik von TiC an Versetzungen fixiert die Korngrenzen und verzogert die
Rekristallisation des Austenits effektiv. Wahrend einer thermomechanischen Behandlung,
insbesondere in der Fertigwalzphase, wird ein stark zeilig verformter Austenit, welcher in der
Literatur als pancaked Gefligestruktur bezeichnet wird, erzeugt. Infolgedessen wird eine adaquate
Keimbildungsstelle fiir den Ferrit bereitstellt und daraus ergibt sich eine Kornverfeinerung wahrend
der Umwandlung [20, 21]. Die Absenkung der Erwdarmungstemperatur von 1260 °C auf 1180 °C fiihrt
zu einer Zunahme der Kerbschlagarbeit, Abbildung 4. Die Summe aus einer effektiveren
Ausscheidungshartung, Kornfeinung und Anteilen einer hoheren Mischkristallverfestigung mit
Versetzungshartung fihren zu einer signifikanten Zunahme der Festigkeit. Soto et al. [13] belegt
anhand thermodynamischer Untersuchungen die GroBenverhaltnisse der wichtigen Ti(X)-Phasen.
Explizit beschreibt der Autor die Uberwiegend vorkommenden Ti(C, N)-Ausscheidungen und im Fall
eines hoheren Schwefelgehalts die Bildung von TisC,S,. Als signifikant stellt sich heraus, dass der
groBte Effekt auf die Festigkeitssteigerung durch die TiC und ihre GroRRe hervorgerufen wird.
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Abbildung 4: Einfluss der Wiedererwdrmungstemperatur und Ti-/Mn-Gehalt auf die mechanischen Eigenschaften
((C: 0,06-0,07; Si:0,14-0,16; Mn: 0,80-1,63; P: 0,010-0,012; S: 0,003-0,014; Ti: 0,078-0,081; N: 0,0030-0,0034;
Angaben in Gew.-%) nach [20]

Die Untersuchungen zeigen, dass die Anzahl an groBen TiN- Ausscheidungen (>1 mm) mit
zunehmenden Ti-Gehalt ansteigt und die Menge an Stickstoff minimiert, die in fester Losung fir die
nachfolgende Bildung kleinerer TiN-Ausscheidungen im Austenit verbleibt, siehe Abbildung 5 links.
Eine Absenkung des Ti-Gehalts von 0,132 Gew.-% bei konstanter chemischer Zusammensetzung auf
0,044 Gew.-% fuhrt zur Erhohung kleinerer TiN-Teilchen. Ein weiter Zusammenhang ist die Zunahme
der Anzahl von TiC Ausscheidungen mit steigendem Ti-Gehalt bei einem konstanten
Anfangskohlenstoff. Die Anhebung des Ti-Gehalts auf 0,132 Gew.-% erhoht deutlich TiC-
Ausscheidungen gegeniiber dem abgesenkten Gehalt von 0,044 Gew.-%, siehe Abbildung 5 rechts.
Die Temperaturstabilitdt von TiC-Ausscheidungen ist allerdings deutlich niedriger als die von TiN.
Zusatzlich wird dadurch die Fahigkeit der Kornwachstumshemmung minimiert. Xu et al. [22]
charakterisieren die TiN-Ausscheidungen als groR und kubisch. Dem gegeniiber sind die TiC-
Ausscheidungen sehr fein und kugelformig. Nach Gladmann [23] existiert eine kritische TiN-GroRe,
welche die Hemmung des Kornwachstums beeinflusst. Eine Uberschreitung wiirde die Funktion der
Kornwachstumshemmung aufheben.

8 BAM-Dissertationsreihe
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Abbildung 5: GréfRenverteilung der TiN-Ausscheidungen in Abhédngigkeit des Ti-Gehalts (Analysenflciche 3450 um?)
(links); Gehalt TiC-Ausscheidungen in Abhdngigkeit des Ti-Gehalts (rechts); mikrolegierter Stahl konstanter
chemischer Zusammensetzung (C-Gehalt: 0,07 Gew.-%) nach Soto [13]

Daraus lasst sich folgendes festhalten: Die Erhohung der Anzahl vorhandener TiN, unter Beachtung
der TiN-PartikelgroRe, resultiert aus einer hoheren KorngroRenstabilitdt bis weit Gber 1300 °C und
kann eine signifikante KornvergréBerung wahrend des Schweillens verhindern, siehe 2.2.

Niob

Niob (Nb) bildet ebenfalls vergleichsweise starke und stabile Carbide bzw. Nitride im Metallgitter. In
hoéherfesten FKB wird die verformungsinduzierte Ausscheidung von Nb-Carbonitride (Nb(C, N)) im
unteren Temperaturbereich des Austenits genutzt. Nb verzogert die Austenit-Rekristallisation am
effektivsten und forciert ein resultierendes feinkorniges Gefluige, siehe Abbildung 6. Der Grad der
Austenit-Rekristallisation nimmt mit der Konzentration an geléstem Nb bzw. mit abnehmender
Haltetemperatur zu [24]. Die hauptsachliche Wirkung der Verzégerung wird durch die Nb(C, N)-
Ausscheidungen hervorgerufen, wodurch eine Verlangerung der Zeit auf die Austenitrekristallisation
bzw. eine signifikant verlangsamte Rekristallisationswachstumsrate entsteht. Anzumerken sei nach
Hansen [24], dass Mn-Gehalte von 1,3 % bis 2,0 % keinen wesentlichen Einfluss auf die Austenit-
Rekristallisation oder auf die Ausscheidungscharakteristik von Nb(C, N) haben. Die eingangs bereits
erwahnte verformungsinduzierte Ausscheidung tritt im warmgewalzten Austenit in zwei Stufen auf.
Die erste Stufe beinhaltet die Ausscheidung an den ehemaligen Austenitkorngrenzen und
Deformationsbandern. Die zweite Stufe ist die prinzipielle Ausscheidung in der Metallmatrix an
Substrukturen des nicht rekristallisierten Austenits. Die feinen Nb(C, N)-Ausscheidungen werden bei
langerem Halten bei 850 °C nicht vergrobert. Die statische Rekristallisation kann durch die
Verwendung einer typischen Endwalztemperatur von 850 °C wdhrend der thermomechanischen
Herstellung durch einen Einsatz von 0,06 % Nb um den Zeitfaktor 1000 verzogert werden [19]. Dem
gegenliber wird mit steigendem Ti-Gehalt die Rekristallisation linear verzégert. Der Effekt der
Rekristallisationsverzogerung von V ist vergleichsweise gering. Mit steigender Temperatur ist jedoch
mit einem Ausscheidungswachstum zu rechnen [24]. Die Ausscheidung feiner Nb-Carbonitride und
die Austenit-Rekristallisationsreaktion sind gekoppelte Effekte, wobei die Ausscheidung durch die
Struktur des warmbearbeiteten (nicht rekristallisierten) Austenits beschleunigt wird
(verformungsinduziert) und die Rekristallisation dann durch den Pinning-Effekt [23] der
Ausscheidungen verzogert wird.



2 Kenntnisstand

© 1050+

£ ! = Nb
510004 = o Ti
§ ’,,’ A Al
£ 9504 J ¢V
@ /

iy /

& / '3

& 9004 |

[ / e
@ L e

2 8504/ / .

a ./

3 ]

k7]

X

[7]

14

750 T T T T 1
0,00 0,05 0,10 0,15 0,20 0,25

Gehalt (geldst) in at.-%
Abbildung 6: Abhdngigkeit der Rekristallisations-Stop-Temperatur vom Anteil gel6ster Legierungselementen in
einem Stahl (C: 0,07 %, Mn: 1,40 % und Si: 0,25 %) nach Cuddy([25]

Zusammenfassend gesagt hangt die Hohe der Ausscheidungen vom Umformgrad, der Temperatur,
der AustenitkorngroBe und dem Nb-Gehalt ab. Gelostes Nb verzégert die Bildung von Ferrit bzw.
Perlit und beglnstigt die Ausbildung von Bainit und Widmannstattenschen Ferrit [26].
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Abbildung 7: Quantitative Wirkung von Nb auf mikrostrukturelle und mechanische Eigenschaften in héherfesten
FKB (0,15%C-1,4Mn-Ti, 1125-1143 °C, 6-7 °C/s beschleunigt abgekiihlt) nach [27]

Der Anteil Ausscheidungshartung durch dispersivem NbC betrdgt 160 MPa. Watanabe et al. [27]

untersuchten den Einfluss von Nb auf die mechanischen Eigenschaften eines mikrolegierten
hoéherfesten FKB. In der Abbildung 7 ist die Wirkung des Niobs auf die mechanischen Eigenschaften
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dargestellt. Die Zunahme an Nb erhoht signifikant die Festigkeit, insbesondere die Streckgrenze. Auch
hier stellen die Autoren fest, dass Nb eine deutliche Erniedrigung der KorngroRe sowohl im Austenit
als auch im Ferrit erzielt. Dabei wird gleichzeitig die Ubergangstemperatur gesenkt [28]. Eine
Steigerung der Abkiihlgeschwindigkeit erhoht den Anteil von sekundaren Phasen.

Vanadium

Vanadium (V) wirkt in einer Fe-C-Legierung als starker Ferritstabilisator, welcher die Loslichkeit von
Kohlenstoff im Ferrit erhéht bzw. die Loslichkeit von Kohlenstoff im Austenit verringert [14]. Die
Mikrolegierung mit V dient Ublicherweise der Steuerung einer Ausscheidungshartung aufgrund der
relativ grofRen Loslichkeit seiner Carbonitride V(C, N) im Austenit, siehe Abbildung 3 [14, 29]. Darliber
hinaus wird die Bildung von intergranularem Ferrit bzw. nadelférmigem Ferrit an V(C, N)-
Ausscheidungen unterstiitzt [30]. Intergranulare Ferrit-ldiomorphe entstehen an V(C, N)-
Ausscheidungen in der Austenitmatrix. Die Carbonitride werden wiederum an Mangansulfid
Ausscheidungen gebildet. Es wird angenommen, dass Mangansulfid (MnS) nicht als direkter
Keimbildner fiir intergranularen Ferrit (IGF) agiert [31]. Die Bildung von IGF, explizit in der
Warmeeinflusszone, verbessert signifikant die Zahigkeit. Insbesondere verfeinert und homogenisiert
der IGF die Mikrostruktur in Stahlen mit niedrigem Kohlenstoffgehalt und fiihrt zu einer Verbesserung
der mechanischen Eigenschaften. Grundsatzlich fordert die intergranulare Keimbildung signifikant
die Ferritkornverfeinerung, woraus sich die besseren mechanischen Eigenschaften ableiten lassen
[32].

Bepari [33] belegt in seinen Untersuchungen anhand unterschiedlichen V-Gehalts bzw. eine
zusatzliche Variation des Al-Gehalts den Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit auf die Anzahl und den
Durchmesser der Carbonitride. Abbildung 8 verdeutlicht den Zusammenhang der niedrigen
Umwandlungstemperaturen mit der hochsten Abkihlrate und sehr feinen Ausscheidungen im
niedrigen Nanometerbereich. Die Vergroberungsrate der V(C, N)-Ausscheidungen ist in Gegenwart
von Al deutlich geringer mit sinkender Abkulhlgeschwindigkeit (Stahl B, Abbildung 8, links) im
Vergleich des Stahls (Stahl A, Abbildung 8, links) ohne Aluminium. Die Gesamtanzahl der
Ausscheidungen nimmt pro Flache im Al-legierten Stahl B signifikant ab (Abbildung 8, rechts).
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Abbildung 8: Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit auf den durchschnittlichen Ausscheidungsparameter (links) und
auf die Anzahl der Ausscheidungen pro Fldche (Stahl A: 0,15 C, 1,52 Mn, 0,2 V, 0,02 N; Stahl B: 0,15 C, 1,57 Mn,
0,2V, 0,024 N, 0,056 Al; Angaben in Gew.-%) nach Bepari [33]
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Gindiz et al. [34] bestatigt diese Zusammenhange durch Untersuchungen des Einflusses der
Abkihlrate und des Temperprozesses auf die Ausscheidungskinetik und Harte eines mikrolegierten
Stahls mit V. Die GroRe und Anzahl der V(N, C) ist abhangig von der Warmebehandlung,
Abkihlgeschwindigkeit und dem Tempern. Eine hohere Abklhlrate senkt die
Umwandlungstemperatur herab, verfeinert die PartikelgréBe und erschwert die Bewegung von
Versetzungen. Mit sinkender Abkiihlgeschwindigkeit nimmt die Zahl der vergréberten Partikel zu, die
Anzahl der interstitiell feinen Ausscheidungen nimmt hingegen ab. Aus den Untersuchungen von
Glindiiz und Cochrane [34] geht hervor, dass Proben, die bei 600 °C fiir verschiedene Zeitraume sowie
vorheriger Austenitisierung bei 900 °C fiir 1 h und mit héherer Abkihlrate abgekiihlt wurden, eine
Erhohung der Harte erfuhren. Dieses Phanomen wird als Sekundarhartung bezeichnet. Das Tempern
bei 600 °C ergab eine feine Ausscheidung von VC oder V4Cs in der Matrix. Diese ausgeschiedenen
feinsten Partikel sind dicht angeordnet, behindern bewegliche Versetzungen und fiihren zu einer
Hartung des Stahls.

Loslichkeit der Mikrolegierungselemente

Die Mikrolegierungselemente sind daflir bekannt, die Eigenschaften wvon Stahl durch
Mischkristallverfestigung oder durch Ausscheidungen als Carbonitride zu beeinflussen. Diese Effekte
sind aus metallurgischen und mechanischen Aspekten erwiinscht. Aus diesem Grund ist die genaue
Kenntnis des Stabilitats- bzw. Ausscheidungsverhalten der Carbonitride notwendig. Die Bewertung
dieser Kriterien erfolgt durch die thermodynamische oder chemische Analyse des von der
Temperatur und chemischen Zusammensetzung abhangigen Loslichkeitsverhaltens der
verschiedenen Ausscheidungen im Austenit und Ferrit. Eine in der Literatur hdufig angewandte
Methode ist die universelle Definition des Loslichkeitsprodukts in Kombination mit
Systemkonstanten in der folgenden Gleichung [23].

log Ks = log [(M(Gew.-%)) - (X(Gew.-%))] = A—B/T Gl 1

Darin stellt M den Mikrolegierungsanteil, X das Zwischengitterelement und T die absolute
Temperatur dar. Die Angabe von M und X erfolgt Ublicherweise als Stoffmengenanteil. Im Fall von
sehr niedrigen Konzentrationen, die in mikrolegierten FKB vorliegen, kénnen die Elementgehalte in
Gewichtsprozent ausgedriickt werden. Die Koeffizienten A und B wurden experimentell ermittelt [23,
35]. Aufgrund der zum Erhalt des Loslichkeitsprodukts verwendeten Methoden, wie
thermodynamische Berechnungen, chemische Untersuchungen, Isolierung von Ausscheidungen,
Hartemessungen und statistische Bewertungen friiherer Loslichkeitsprodukte, kénnen Diskrepanzen
auftreten, welche zu den Unterschieden fiihren. Eine Ubersicht der ermittelten Werte fiir die
Konstanten verschiedener MX Phasen sind im Anhang tabellarisch aufgefiihrt. Einige Verbindungen
besitzen ein Verhaltnis ungleich 1:1, bspw. 0,87 oder 0,75 bei NbC bzw. VC. Insbesondere im Fall der
mikrolegierten hoherfesten FKB treten die Verbindungen in der Form VC%7> oder NbC%87 auf. Fiir
weitere Ausfihrungen, bspw. zur Herleitung und weitere Zusammenhange zum Loslichkeitsprodukt,
wird auf die Literatur verwiesen [23].

Die Loslichkeit der Mikrolegierungselemente beeinflusst wahrend der Austenit-Rekristallisation
signifikant den Pinning-Effekt auf die KorngroRe. Die Lo&slichkeit im Austenit ist aufgrund der
Abnahme des Loslichkeitsprodukts mit sinkender Temperatur metallurgisch von groRer Bedeutung
[23]. Dies fiihrt zu einer Ubersittigung des Austenits und einer damit verbundenen Ausscheidung. In
Bezug auf die thermomechanische Bearbeitung des Austenits sollte die niedrigste Temperatur
verwendet werden, welche die Mikrolegierungselemente 16st. Im Allgemeinen wird diese durch die
Menge an Nb und C im Stahl bestimmt. Ti bildet ein stabiles Nitrid, das in der Regel ungeldst bleibt
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[23]. Somit hemmt TiN das Austenitkornwachstum bei hohen Temperaturen und kann den gréRten
Teil des freien Stickstoffs verwenden, wodurch die Bildung anderer Nitride, insbesondere NbN,
begrenzt wird. Diese Zusammenhange sind nicht nur wahrend der Herstellung der FKB von groRer
Bedeutung, sondern beeinflussen signifikant die mikrostrukturelle Auspragung der
Warmeeinflusszone wahrend des Schweiens, explizit in der Grobkorn- und Feinkorn-WEZ. Das
Loslichkeitsprodukt von VC%75 liegt um GroRenordnungen hoher als das Loslichkeitsprodukt des
stabilen TiN und bildet deswegen die Grenzkurve. Es ist anzunehmen, dass VC selbst bei niedrigen
Endwalztemperaturen in Losung sein werden. Demgegentiber ist eine Bildung von TiN in der flissigen
Phase realistisch [23, 35]. Nb wird wahrend des Wiedererwarmungsvorganges in Losung gehen und
bei der anschlieBenden Abkiihlung durch den Walzprozess ausfallen. Hierbei sei auf zwei Arten der
Ausscheidung hingewiesen. Die erste wird nur zunachst durch die Abkiihlung erfolgen und die zweite
tritt beim bzw. nach dem Walzen auf. Die zweite Art wird deswegen als umformungsinduzierte
Ausscheidungskinetik bzw. dynamische Ausscheidung bezeichnet. Die erste Art der
Ausscheidungskinetik ist wahrend der Herstellung nicht dominant aufgrund der Tragheit der
Ausscheidungskinetik im rekristallisierten Austenit.

2.1.1 Gegeniberstellung vergiitet vs. thermomechanisch

Die folgenden Ausfiihrungen zur Herstellung der beiden Stahlgiiten dienen zur Differenzierung der
Herstellung beider Stahle. Neben den vergiiteten hoherfesten FKB etablierte sich zunehmend der
thermomechanisch hergestellten Lieferzustand. In vielen Anwendungsgebieten wird fiir eine direkte
Verarbeitung, neben dem hohen Festigkeitsniveau, eine ausgewogene Kaltumformbarkeit und hohe
Zahigkeit gefordert. Beide Lieferzustande, sowohl thermomechanisch als auch vergitet, sind
alternativ Gber einen groRen Blechdickenbereich verfligbar. Mit steigender Anforderung seitens der
Blechdicke, wodurch die Anforderungen an die mechanisch-technologischen Gitewerte mit dem
thermomechanischen Prozess nicht mehr gewahrleistet werden kdnnen, ist das klassische Verglten
gefordert [36].

Vergiiteter Zustand Q

Zur Erzielung einer hohen Festigkeit bei Kohlenstoffstdahlen ist, neben der Entwicklung geeigneter
Legierungskonzepte, das Abschrecken zur Bildung eines Hartegefliges (Martensit) und das
anschlieBende Wiedererwarmen bzw. Anlassen bei Temperaturen Ublicherweise zwischen 550 °C
und 650 °C zur Ausscheidung feiner Carbide notwendig. Die im Walzwerk bzw. in der Adjustage
eingesetzten Anlassparameter sind letztendlich abhangig vom gewitinschten Eigenschaftsprofil der
hoherfesten FKB. Ein Anlassvorgang steigert die Duktilitdt bei minimaler Reduzierung der Festigkeit.
Die verschiedenen Effekte auf die verschiedenen Temperatur-Zeit-Regime, Harteprozess (quenching)
und der Anlassprozess (tempering), werden im Folgenden erlautert.

Die Herstellung erfolgt aus dem Walzen im Temperaturbereich von 1000 °C bis 1200 °C oberhalb der
Rekristallisationstemperatur des Austenits zur Einstellung der Blechabmessungen und eines
gleichmaRigen feinkdrnigen Gefliges, siehe Abbildung 9. Die vorkonfigurierten Bleche werden nach
einer Abkihlung an Luft dem Verglitungsprozess unterzogen. In der Abbildung 9 sind schematisch
die beiden grundlegenden Prozesse des Verglitens, Harten und Anlassen, dargestellt. Der erste
Schritt ist ein Erwdrmen auf Austenitisierungstemperatur von circa 900 °C. Der nachste
Prozessparameter ist die entsprechende Haltezeit zur Gewahrleistung einer vollstandigen Abkihlung
[36].
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Abbildung 9: Schematische Darstellung der Verfahrensschritte fiir die Herstellung vergliteter héherfeste FKB [37,
38]

Darin wird deutlich, dass die Prozessparameter Temperatur und Haltezeit wahrend der beiden
Vorgange malgeblich die Mikrostruktur bzw. die resultierenden Werkstoffeigenschaften
beeinflussen. Entscheidend sind zum einen die Austenitisierungstemperatur (T;) flr den ersten
Vorgang und zum anderen die notwendige Anlasstemperatur (T;). Aus der Literatur sind
Temperaturen um 900 °C zu entnehmen([36, 37]. Jiang et al. [37] analysierte den Einfluss
verschiedener Hartetemperaturen (800 °C, 850 °C und 900 °C), Anlasstemperaturen/-zeiten und
Abschreckmedien (Luft, erzwungene Konvektion und Ol) auf die mechanisch-technologischen
Gltewerte. In der Abbildung 10 sind die wichtigsten Abhangigkeiten zusammengefasst. Demzufolge
nehmen die Festigkeiten (Re und Rm) mit der Erhéhung der Austenitisierungstemperatur zu.
Gleichzeitig wird die Dehnung reduziert.
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Abbildung 10: Wechselwirkung der Einflussfaktoren wéhrend der Herstellung eines vergliiteten Stahls auf die
mechanischen Eigenschaften nach [37]

Eine hohe Austenitisierungstemperatur und niedrige Anlasstemperatur fiihren zu einer hohen Dichte
des Lattenmartensits mit hoher Versetzungsdichte [37, 39]. Die Erhohung der
Austenitisierungstemperatur fihrt zu einer Zunahme der gelésten Elemente (Kohlenstoff und
Legierungselemente) und damit verbunden ist die Steigerung der Verfestigung durch
Mischkristallbildung in der Ferritmatrix. Unter der Randbedingung niedriger Legierungsbestandteile
steigt die Streckgrenze durch Mischkristallverfestigung in den mikrolegierten FKB nahezu linear mit
der Konzentration der gelosten Elemente an [40], siehe Abbildung 11 [23].

Die gelosten Elemente erh6hen den Widerstand des Eisengitters gegenliber Verformung durch eine
Wechselwirkung der Atome mit den Versetzungen. Interstitielle Atome induzieren ein gewisses Mal}
an Gitterverzerrung, welches die Versetzungsmobilitat einschrankt. Starke Nitridbildner binden den
Stickstoff im Stahl und reduzieren dementsprechend den Betrag zur Mischkristallverfestigung. Die
Elemente Mn, Si und Cu tragen aufgrund ihrer GroRe zur Mischkristallverfestigung bei.
Demgegeniuiber zeigt Ni keine Mischkristallverfestigung und Cr weist einen negativen
Verfestigungseffekt auf (Abbildung 11). Die Mischkristallverfestigung wird maRgeblich durch den
Kohlenstoff beeinflusst, ebenso durch die hohe Anzahl von Versetzungen, welche durch die
Phasenumwandlung wahrend des Abschreckens entstehen.
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Abbildung 11: Wirkung der Legierungselemente auf die Mischkristallverfestigung zur Steigerung der Streckgrenze
im Ferrit nach [23]

Dieser Mechanismus beruht auf dem Umklappen des y-Gitters in ein tetragonal verzerrtes
raumzentriertes  a-Gitter  (Martensithartung). Die  metallurgische  Wirkung ist der
Mischkristallhartungseffekt durch den hoch libersattigt vorliegenden Kohlenstoff in der a-Matrix. In
diesem Zusammenhang wird durch das diffusionslose Umklappen des Gitters zusatzlich eine sehr
hohe Versetzungsdichte generiert. Infolgedessen tritt eine Versetzungshartung auf, wodurch sich die
Umwandlungshdrtung mit der Versetzungshartung Uberlagert. Hierbei tritt keine
Verformungsverfestigung auf bzw. es liegen keine duBeren Krafte an, bspw. im Vergleich die
Versetzungsakkumulation wdhrend einer Kaltumformung. Grundlegend beeinflusst eine
Kaltumformung die Streckgrenze durch die gezielte Steigerung der Versetzungsdichte sowohl in
Stahlen mit niedrigen als auch mit héheren Kohlenstoffgehalten. Aus den Untersuchungen von Syarif
et al. [41] kann ein Vergleich der Versetzungsdichten von Reineisen bzw. ein mit Cu-legierten Stahlin
Abhangigkeit der prozentualen Kaltumformung entnommen werden. Aus der Abbildung 12 (links) ist
zusatzlich zum Vergleich die hohe Versetzungsdichte im Martensit zu entnehmen. Eine relativ
niedrige Kaltumformung erzeugt bereits einen deutlichen Anstieg der Versetzungsdichte. Ab einer
70%-igen Reduktion der Blechdicke und darlber erreichen die Versetzungsdichten anndhernd das
Niveau in der martensitischen Phase. Die hohe Versetzungsdichte im Martensit wurde auch von
weiteren Autoren experimentell nachgewiesen, insbesondere im abgeschreckten Zustand ohne eine
nachgeschaltete Anlassbehandlung [41-43]. Takebayashi et al. [42] belegen die Abnahme der hohen
Versetzungsdichte im abgeschreckten Zustand um eine GroRenordnung mit Zunahme der
Anlasstemperatur. Verschiedene Autoren dokumentieren den Zusammenhang, dass in Fe-C-
Legierungen mit steigendem Kohlenstoffgehalt die Versetzungsdichte zunimmt [43, 44].
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Abbildung 12: Vergleich der Anderung der Versetzungsdichten in reinem Eisen und einem martensitischen Stahl
mit 1 % Cu in Abhéngigkeit der prozentualen Blechdickenabnahme durch Kaltumformung zur Versetzungsdichte
in Martensit nach [41] (links); Versetzungsdichte im Lattenmartensit als Funktion des Kohlenstoffgehalts nach [43,
44]

In niedriggekohlten Stdhlen kann ein linearer Zusammenhang zwischen der Versetzungsdichte und
dem Kohlenstoffgehalt angenommen werden, siehe Abbildung 12 (rechts) [43, 44]. W&hrend einer
thermomechanischen Herstellung nimmt exemplarisch die Versetzungsdichte mit abnehmender
Endwalztemperatur zu [23, 45]. Gladman [23] bezeichnet den Prozess als Substruktur- bzw.
(Versetzungs-)verfestigung, welcher aufgrund komplexer Vorgange schwer zu quantifizieren ist. Es
sind teilweise Uberlagernde Verfestigungsmechanismen involviert. Im Fall des vergiiteten Zustands
flhrt eine hohe Austenitisierungstemperatur in Kombination mit einer niedrigen Anlasstemperatur
zu einem grofRen Anteil des Lattenmartensits mit einer hohen Versetzungsdichte [37, 39].

Eine Variation in der Anlasstemperatur und -zeit verandert maBgeblich die Festigkeitssteigerung
durch die  Wechselwirkung Versetzungen  durch  Erholungsvorgdnge.  Diese
umwandlungsbedingten Versetzungen kénnen sich wahrend des Anlassens vereinigen oder neu
anordnen [46]. Infolgedessen sinkt die Zugfestigkeit deutlich. Signifikant ist auerdem die Fahigkeit
der Brucheinschniirung als Charakteristikum der Duktilitdt, die mit zunehmender Anlasstemperatur
deutlich ansteigt und offensichtlich im Vergleich zu den anderen Herstellungsparametern fir die
Duktilitatsreserven eines verglteten hoherfesten FKB essenziell ist, Abbildung 10 (rechts). Zusatzlich
ist die Verteilung der Carbide direkt signifikant abhdngig von den Anlassbedingungen [39]. Bei
niedrigen Anlasstemperaturen bildet das FesC eine plattenartige Struktur und mit zunehmender

der

Temperatur kann diese in Chromcarbide umgewandelt werden. Die Variation des Abschreckmediums
bzw. die Hohe der Abkihlrate zeigen einen geringen Einfluss sowohl auf die Festigkeit als auch auf
die Duktilitdt. Demgegeniber stellt Jiang einen stdrkeren Abfall in der Kerbschlagarbeit (-20 °C) fest
[37]. Eine hohe Kerbschlagarbeit steht im direkten Zusammenhang mit einer hohen Abkihlrate [37,
47]. Die olabgeschreckte Mikrostruktur ist rein martensitisch, die luftabgekiihlte weist eine
martensitisch/bainitische Mikrostruktur vor. Die martensitische/bainitische Struktur zeigt Bereiche
mit spharischen Carbiden. Daruber hinaus sind die Martensitpakete in dem 6labgeschreckten Gefiige
und die Breite des angelassenen Lattenmartensits kleiner [37].

Ma et al. [47] analysierten exemplarisch die Einfllisse der Mikrolegierungselemente Nb, V und Ti auf
die mechanischen Eigenschaften eines niedriggekohlten vergiteten Stahls. Zundchst wurde der
Zustand nach dem Warmwalzen (homogenisiert bei 1200 °C, gewalzt im Rekristallisationsbereich,
anschliefend gewalzt im Nichtrekristallisationsbereich und abgekihlt an Luft auf Raumtemperatur)
untersucht, worin die Autoren die verstdrkte Bildung von Bainit und damit einhergehend die
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deutliche Erh6hung der Festigkeit belegen, Abbildung 13. Die nicht mikrolegierten Proben zeigen eine
Mikrostruktur aus Perlit/Ferrit. Die Mikrolegierungselemente im Austenit verzégern die
Ferrittransformation und unterstiitzen letztendlich die Bainitumwandlung. Es entsteht ein Geflige
aus Bainit/Ferrit/Perlit. Die geringe Zugabe der Elemente Nb, V und Ti fuhrt zu einer leichten
Verschiebung der Umwandlungstemperatur von 865 °C auf 858 °C und daraus leitet sich eine
notwendige Austenitisierungstemperatur fiir den Harteprozess von 900 °C ab [47]. Im Fall des
abgeschreckten Zustands verschiebt sich die Fahigkeit der hoheren Hartbarkeit zugunsten des nicht
mikrolegierten Stahls, Abbildung 13. Daher erreicht dieser eine hohere Streckgrenze, jedoch eine
niedrigere Dehnung aufgrund des martensitischen Gefiiges, wogegen die mikrolegierten Proben
bainitisch mit einem kleinen Anteil Martensit vorlagen. Das bedeutet fir die schweiRtechnische
Verarbeitung verglteter hoherfester FKB mit Mikrolegierung eine Reduzierung der maximalen Harte
und Steigerung der Duktilitdt in der nichtangelassenen Warmeeinflusszone (WEZ), explizit in der
Grobkornzone fir EinlagenschweiBung. In MehrlagenschweiBungen wird die Anlasswirkung der
folgenden SchweifRraupen genutzt, wodurch grundsatzlich die mechanischen Eigenschaften positiv
beeinflusst werden [48].
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Abbildung 13: Wirkung der Mikrolegierungselemente Nb, V und Ti auf die mechanischen Eigenschaften eines
vergiiteten héherfesten Stahls (unlegiert: 0,079 %-C / 0,24 %-Si / 1,02 %-Mn / 1,9 %-(Ni+Cr+Mo); mikrolegiert:
0,082 %-C/ 0,29 %-Si /0,97 %-Mn / 1,9 %-(Ni+Cr+Mo) / 0,087 %-(Nb+Ti+V); Angaben in Gew.-%) [47]

Eine weitere Prozessroute in den Untersuchungen von Ma et al. [47] ist der vergitete Zustand mit
einer Austenitisierungstemperatur von 900 °C, abgeschreckt in Wasser und schrittweise angelassen
von 650 °C bis 700 °C. Der nichtlegierte Stahl zeigt typischerweise einen angelassenen Martensit mit
abgesenkter Festigkeit und signifikant zugenommener Dehnung, Abbildung 13. MaRgeblich fir die
guten mechanischen Eigenschaften durch die Zugabe von Nb, Ti und V und die oben aufgefiihrten
metallurgische Wirkung ist eine hohe Stabilitdt der Festigkeit wahrend des Anlassens zur Erzielung
der notwendigen guten Duktilitdtswerte im Vergleich des unlegierten verglteten Zustands, vgl.
Abbildung 13. Die grundlegenden Effekte der Legierungselemente auf die Mikrostruktur und
mechanischen Eigenschaften wahrend der Herstellung vergiiteter hoherfester FKB beruht zum einen
auf dem Umwandlungsgefiige wdhrend der Abschreckphase und zum anderen auf der
Ausscheidungscharakteristik wahrend des Anlassens [49].

Thermomechanisch gewalzter Zustand M

Die Grundvoraussetzung von Mikrolegierungselementen zur Realisierung einer effektiven
thermomechanischen Behandlung ist die Neigung mit Kohlenstoff bzw. Stickstoff entsprechende
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Carbonitride zu bilden. Essenziell in diesem Zusammenhang ist zum einen die Fahigkeit der
Mikrolegierungselemente im oberen Temperaturbereich des Austenits in Lésung zu gehen und zum
anderen im unteren Austenitbereich sich wieder auszuscheiden. Die Abbildung 14 stellt schematisch
die verschiedenen Prozessschritte der thermomechanischen Herstellung hoherfester FKB dar. Die
notwendigen Parameter wahrend der Herstellung sind die Temperatur, der Umformgrad, die
Haltezeit und die Abkihlraten zwischen den Prozessschritten. Die Erwdarmung des Vormaterials auf
circa 1200 °C [19, 50, 51], teilweise auch 1300 °C [52], steuert die notwendige Auflosung von Ti, Nb
und V Ausscheidungen.
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Abbildung 14: Schematische Darstellung der Verfahrensschritte fiir die Herstellung thermomechanisch gewalzter
héherfester FKB, angelehnt an [53]

Dabei wird ein unkontrolliertes Wachstum der AustenitkorngroBe durch ungel6ste Carbonitride
minimiert. Die Temperatur und Haltezeit wahrend der Wiedererwdarmung haben einen signifikanten
Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften Ti-legierter hoherfester FKB, siehe 2.1.

Das kontrollierte Walzen (thermomechanische Behandlung) wird aufgrund metallurgischer
Wechselwirkungen in zwei Bereiche gegliedert. Die erste Zone befindet sich im Gebiet der
vollstdndigen Rekristallisation und die zweite Zone unterhalb der Temperatur des nicht-
rekristallisierten Bereichs (T, Abbildung 14). Der Gesamtumformgrad des Bleches teilt sich
dementsprechend im Bereich der vollstdndigen Rekristallisation und im nicht-rekristallisierten
Bereich des Austenits, wobei die Hauptumformung im nicht-rekristallisierten Teil stattfindet. Daraus
leiten sich drei notwendige kritische Temperaturen fir die thermomechanische Behandlung
hoéherfester FKB ab. Die Temperatur der Nicht-Rekristallisation, die Umwandlungstemperatur von
y—>a (As) und die Umwandlungstemperatur des Austenits in Perlit. Kim et al. [52] untersuchen zum
einen den Einfluss des Walzens im Rekristallisations- (1150 °C bis 1050 °C) und Nicht-
Rekristallisationsbereich (980 °C bis 880 °C) des Austenits und zum anderen den Einfluss der
Temperatur im interkritischen Bereich. Darin zeigt sich, dass die Walztemperatur maRgeblich die
Ferritkornfeinung beeinflusst und die Ausscheidungshartung durch beide Faktoren bestimmt wird.
Das Walzen im Nicht-Rekristallisationsbereich des Austenits fiihrt zu einer Akkumulation von
Versetzungen im Inneren der Austenitkérner und dies fordert die Ferritkornfeinung durch
Keimbildungsstellen wahrend der y=>a Umwandlung. Die akkumulierten Versetzungen verringern
aber die Wirkung der Ausscheidungshdrtung durch den Verzerr von Carbidbildner (Ti, C) im
Austenitbereich und flihren zur Ausscheidung groRer Carbide. Das Walzen im nicht-rekristallisierten

19



2 Kenntnisstand

Austenit verbessert signifikant die Kerbschlagarbeit durch das feinere und homogene Ferritkorn mit
einer gut ausgebildeten Versetzungsstruktur [52].

Insbesondere das Prozessfenster des Endwalzschrittes steuert die Wirkung der einzelnen
Verfestigungsmechanismen (Kornfeinung, Versetzungshartung und Ausscheidungshartung) in ihrer
Hohe. Die Kornfeinung wird durch die Zunahme der Austenitkorngrenzen und Versetzungsdichte
(Keimbildungsstellen) signifikant verbessert [54]. Guo etal. [45] zeigt, dass eine Abnahme der
Temperatur fiir den Endwalzprozessschritt mit einer Erhohung der Streckgrenze verbunden ist,
Abbildung 15.
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Abbildung 15: Mechanische Eigenschaften in Abhdngigkeit der Endwalztemperatur eines X90 (C: 0,06 %, Si:0,30 %;
Mn: 1,90 %, P: 0,005 %; S: 0,002 %; Mo+Ni+Cu < 0,98 %; Nb+Ti+V < 0,19 %; Angaben in Gew.-%) nach [45]

Angelehnt an Abbildung 14 wurden die Proben auf 1180 °C (T;) fur 10 min wiedererwarmt, bei
1080 °C im rekristallisierten Austenit gewalzt (T, €2) und bei verschiedenen Temperaturen (Ts) von
850 °C bis 790 °C entsprechend endgewalzt (g3). Die Bestimmung bzw. Abschdtzung der Nicht-
Rekristallisationstemperatur beeinflusst mafRgeblich die Mikrostruktur und demzufolge die
gewinschten mechanischen Eigenschaften. Guo et al. [45] analysierten schrittweise die Ty bei Gber
900 °C durch eine Umformung in verschiedenen Temperaturbereichen und durch die
metallografische Auswertung des rekristallisierten Anteils in den Proben. Die Proben wurden
entsprechend in beiden Bereichen gewalzt. Dariber hinaus kann die Bestimmung der Tn aufgrund
der Abhéngigkeit von der chemischen Zusammensetzung (Gew.-%) und der Umformung gemafR
folgender Gleichung erfolgen [21, 55]:

Tor = 203 - 3100C - 1490V + 149¢+/Nb + 6830036 mit £ = % |n(j—“) Gl.2
E

mit da als Ausgangsblechdicke und de als Endblechdicke des umgeformten Bleches. Die prozentuale
Hauptumformung wahrend einer thermomechanischen Herstellung findet Gberwiegend unterhalb
Tnr statt [51, 56]. Aus den Untersuchungen von Guo et al. [45] geht hervor, dass mit abnehmender
Endwalztemperatur die KorngroBe des Ferrits abnimmt. Die Wirkung der Ausscheidungshartung wird
hingegen durch eine Zunahme groRerer Ausscheidungen im Geflige minimiert [45]. Insgesamt wird
die Streckgrenze jedoch erhoht durch eine gesteigerte Wirkung der Kornfeinung und
Versetzungshartung mit sinkender Endwalztemperatur. Die Versetzungsdichte nimmt mit
abnehmender Endwalztemperatur zu [45]. Der abfallende Betrag der Ausscheidungshartung wird
durch die dann dominierenden Verfestigungsmechanismen (Kornfeinung und Versetzungshartung)
mit sinkender Endwalztemperatur kompensiert. Kim et al. [57] bestatigt, dass eine Walzprozedur im
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rekristallisierten Austenit (oberhalb T,) die hochste Wirkung an Ausscheidungshartung hat. Die
hohere Walztemperatur ermoglicht das Wachstum von den rekristallisierten Austenitkornern,
wodurch die Kornfeinung verringert und schlussendlich die Festigkeit reduziert wird. In der Matrix
werden durch die Walzprozeduren feinste aber auch groRere Ausscheidungen erzeugt. Mit sinkender
Temperatur nimmt die Ubersattigung der Mikrolegierungselemente im Austenit zu und eine
Verformung kann zu einer spontanen Ausscheidung fiihren bzw. der Ausscheidungsvorgang wird um
mehrere Zehnerpotenzen beschleunigt [19]. Guo et al. [45] identifiziert die groReren als Ti-reiche
Partikel, die aufgrund ihrer hohen thermodynamischen Stabilitat hochst wahrscheinlich wahrend der
Wiedererwarmung nicht in Losung gegangen sind. Hingegen die Nb-reichen Ausscheidungen in erster
Linie durch die verformungsinduzierte Ausscheidung wahrend des Walzens im nicht-rekristallisierten
Austenitbereich forciert werden. Hillenbrand etal. [58] geben an, dass eine niedrigere
Endwalztemperatur zu einer Erhéhung der Anzahl feiner Nb-(C, N)-Ausscheidungen flhrt, hingegen
eine Anderung der Ti-Carbonitride in GréBe und Quantitit vergleichend mit einer hdheren
Endwalztemperatur nicht beobachtet werden konnte.

Die Optimierung der Abkiihlbedingungen wahrend einer thermomechanischen Herstellung
beeinflusst signifikant die Festigkeit und Zahigkeit. Sung etal. [51] untersuchen den Einfluss
verschiedener Endabkihltemperaturen eines hoherfesten bainitischen mikrolegierten Stahls zur
Analyse bzw. Kontrolle des Umwandlungsverhaltens. Die Proben wurden nach dem Walzen im nicht-
rekristallisierten Austenit auf 550 °C (entspricht der Bainitstarttempertaur) bzw. auf 300 °C mit 30 K/s
in Wasser abgekiihlt und jeweils fiir eine Stunde bei der entsprechenden Temperatur gehalten. Die
Proben bestehen anteilig aus Bainit (BF-Bainit/Ferrit, NF- nadelférmiger Ferrit, GB- granularer Bainit)
und Martensit-Austenit (MA). Die Kombination aus Bainit und Martensit ist erforderlich, um héhere
Festigkeiten (700 MPa) in den kohlenstoffarmen Stahlen zu erzielen. Die Umwandlung zum Bainit ist
unvollstandig, wodurch gemischte Mikrostrukturen primar aus bainitischen Ferrit aber auch geringe
Mengen sekundarer Phasen, z.B. Restaustenit, Zementit oder Martensit, entstehen [59]. Diese
Mikrostrukturen sind Uberwiegend an den Ferritkorngrenzen angeordnet. Die genaue
Zusammensetzung der Umwandlungsprodukte ist abhangig von der chemischen Zusammensetzung,
Segregation und Abkiihlgeschwindigkeit [59]. Wenn die sekundare Phase weitestgehend Martensit
darstellt, dann wird haufig diese nicht-bainitische Mikrostruktur als MA-Gefligebestandteil
bezeichnet. Es wird angenommen, dass MA einer der Haupteinflussfaktoren fiir die Verschlechterung
der Zahigkeit von Stadhlen ist [59]. Dartber hinaus besteht ein Zusammenhang zwischen dem MA-
Anteil und wasserstoffbedingten Rissen. Zusatzlich zur Endabkihltemperatur wurde in [51] der
Einfluss der chemischen Zusammensetzung durch Variation der Elemente Chrom, Molybdén und Bor
untersucht. Sung belegt die Variation unterschiedlicher Volumenanteile von sekundaren Phasen (NF,
GB und MA) in der bainitisch/ferritischen Mikrostruktur in Abhangigkeit der Endabkihltemperatur
(EAT) wvgl. Ts in der Abbildung 14 [51]. Die bainitischen Mikrostrukturen bzw. das
Umwandlungsverhalten werden starker beeinflusst durch die Endabkihltemperatur als durch die
Legierungselemente Cr, Mo und B [51]. Eine hohere Endabkiihltemperatur generiert einen groReren
Anteil nadelférmigen Ferrit und eine geringe Menge an GB bzw. BF [51]. Die Literatur [56, 60] belegt,
dass die Streck- bzw. Zugfestigkeit mit abnehmender Endabkiihltemperatur ansteigt, aufgrund einer
Zunahme harterer Phasen z.B. GB, Lattenbainit, Lattenmartensit, MA oder Carbide.

Die Parameter Haltetemperatur und-zeit zwischen A3 und A;; beeinflussen die Auspragung der
Ausscheidungshartung im Ferrit wahrend der Herstellung, Abbildung 14. Die Variation der
Temperatur im Bereich von 570 °C bis 670 °C und eine Haltezeit von einer Stunde beeinflussen
signifikant die Dichte der Ausscheidungen bzw. die Héhe der Ausscheidungshartung im Stahl. Im
Temperaturbereich um 600 °C kénnen sich aus der Gbersattigten Losung feine und teilweise mit dem
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Ferrit teilkohdrente Ausscheidungen bilden. Eine langsame Abkihlung nach dem letzten
Walzprozessschritt kann eine Ausscheidung von Vanadiumcarbiden forcieren. Ein Optimum an
Ausscheidungshartung stellte sich in den Untersuchungen von Kim et al. [52] bei 620 °C heraus.
Exemplarisch steigt durch eine héhere Temperatur (670 °C) die Anzahl sproder Phasen (Zementit
bzw. Perlit), welche die Kerbschlagarbeit explizit bei niedrigeren Temperaturen reduziert. Klein et al.
[61] konnte am S700MC durch ein schrittweises Aufheizen bis 700 °C mit einer jeweiligen Haltezeit
von 30 Minuten eine deutliche Zunahme der Steckgrenze durch eine Ausscheidungshartung von VC
nachweisen. Diese behindern die Bewegung der Versetzungen durch den Umgehungsmechanismus
(Orowan) und fiihren zu einer Streckgrenzensteigerung [19].

Exemplarisch zeigt die Abbildung 16 eine schematische Darstellung der prozentualen
Zusammensetzung der Streckgrenze durch die einzelnen Verfestigungsmechanismen. Die Analyse
nach Karavaeva [40] zeigt im ersten Fall den abgeschreckten Gefligezustand (gehartet) mit einem
hohen Anteil der Mischkristallverfestigung und Versetzungshartung. Die Anlassbehandlung
(angelassen) erzeugt zunachst eine Absenkung der Streckgrenze, welche aufgrund einer Normierung
der Verfestigungsmechanismen auf die Streckgrenze nicht in der Abbildung 16 dargestellt ist. Es
finden ein Abbau der Mischkristallverfestigung und eine Zunahme der Ausscheidungshartung statt.
Das diffusionslos umgeklappte Gitter wird zunehmend wdahrend des Anlassens durch
diffusionskontrollierte Prozesse (Bildung von Carbidausscheidungen) in seiner Harte (Festigkeit)
minimiert und in der Zahigkeit bzw. Duktilitdt erhoht. Demgegeniiber ist der thermomechanische
Prozess durch eine von der Brammenerwdrmung bis hin zum Lieferzustand durch eine Kontinuitat
gepragt.
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Abbildung 16: Beispielhafte Verteilung der Verfestigungsmechanismen auf die Streckgrenze nach [40, 52, 62]

In der Abbildung 16 sind exemplarisch nach [52, 62] zwei Analysen dargestellt. Die Streckgrenze ist
grundsatzlich aus einem hohen Anteil einer Ausscheidungshartung und Kornfeinung gepragt. Die
prozentuale Verteilung der einzelnen Mechanismen wird, wie bereits in 2.1.1 erklart, signifikant
durch die Parameter wahrend der Herstellung geprdgt. Die Wirkung der Kornfeinung und
Ausscheidungshartung sind die dominierenden Mechanismen zur Einstellung der Festigkeit. Ein
wichtiges Merkmal der KorngroRRe ist der Widerstand gegeniiber einer spréden Rissausbreitung. Die
abnehmende KorngroRe fiihrt zu einer Erhohung der Grenzliniendichte und damit verbunden ist die
Zunahme des Richtungswechsels eines ausbreitenden Kaltrisses. Makroskopisch nimmt die
Geschwindigkeit der Rissausbreitung ab, was wiederum die Auspragung duktiler Wabenstrukturen
auf der Bruchflache fordert. Eine Zunahme der KorngroBe erzeugt langere freie Strecken, wodurch
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die Rissausbreitung und der Sprédbruch beginstigt werden. Grundsatzlich wirkt sich eine Abnahme
der KorngroRe positiv auf die mechanischen Eigenschaften der héherfesten FKB aus.

Einige Autoren analysieren die Streckgrenze zusatzlich noch mit dem Betrag der Versetzungshartung
[45, 52]. Aufgrund der starken Wechselwirkung der Versetzungen mit den Ausscheidungen ist eine
gekoppelte Betrachtung der Ausscheidungshartung und Versetzungshartung durchaus moglich [62].

Aus der Gegenliberstellung des vergiiteten bzw. thermomechanischen FKB im Kapitel 2.1.1 lassen sich
die unterschiedlichen Zielsetzungen in den einzelnen Prozessschritten ableiten. Eine wichtige
Fragestellung stellt der Zusammenhang zwischen den Unterschieden im Legierungskonzept bzw. ihrer
Herstellungsroute und der Wirkung des im Gefiige befindlichen Wasserstoffs dar. Die Analyse des
Zusammenhangs zwischen einer stark zunehmenden Sensibilitdt und heutiger héherfester FKB
unterliegt fortwdhrenden Untersuchungen sowohl seitens der Stahlproduzenten als auch der
Wissenschaft.

Die verschiedenen Ansdtze zur Einstellung des Gefiiges bzw. der resultierenden mech. Eigenschaften,
insbesondere in der Gefiigezusammensetzung und Ausscheidungscharakteristik, zeigen deutliche
Unterschiede auf.

Ein interessanter Ansatz ist neben der Entwicklung von héherfesten FKB mit diversen Ausscheidungen
zur Verbesserung der mechanischen Eigenschaften die gezielte Einbringung von Carbiden (Mo,C und
V4Cs3) zum Trappen des Wasserstoffs, um den Widerstand gegeniiber einem Versagen von Bauteilen
unter quasistatischer Beanspruchung zu erh6hen [14]. Wichtige Parameter zur gezielten Einbringung
spezifischer Ausscheidungen als Wasserstofftrap kénnten die Carbidgréfie und -dichte sein. Yamasaki
und Bhadeshia [63] weisen dem V4C; eine wichtige Rolle bei der Verbesserung der Bestdndigkeit
gegenliber einer Wasserstoffversprédung aufgrund einer héheren Bindungsenergie im Vergleich zum
Mo;,C zu. Die Autoren vertreten die Meinung, dass ein Schwerpunkt, wdhrend der Stahlherstellung
bzw. des Temperns, auf der Modellierung geeigneter Ausscheidungen zur Entwicklung
wasserstoffbestdndiger Stéhle liegen sollte.

Die geforderten mech. Eigenschaften (bspw. Festigkeit, Bruchdehnung und Kerbschlagenergie)
werden mit unterschiedlichen Ansdtzen im Legierungskonzept und Herstellungsrouten erzielt.

Als ein wesentlicher Untersuchungsschwerpunkt fiir diese Arbeit leitet sich die Auswirkung der
verschiedenen Herstellungskonzepte, woraus unterschiedliche metallurgischen

Mechanismen generiert werden (siehe Abbildung 16), auf die Degradation der mechanischen
Eigenschaften durch Wasserstoff vergliteter bzw. thermomechanisch hergestellte FKB ab.

2.2 Schweien hoherfester Feinkornbaustédhle

Die stetige Entwicklung hinsichtlich unterschiedlicher Legierungs- und Herstellungskonzepte der
Stahle bedingen eine strikte Einhaltung enger Grenzen bezliglich der SchweiBparameter wahrend der
schweiBtechnischen Fertigung. Aus diesen Herstellungsrouten mit speziell abgestimmten
Warmebehandlungen und Legierungskonzepten leiten sich hohere Anforderungen an das
Schweillgut und an den SchweiBprozess ab. Aus wirtschaftlichen und schweiRtechnologischen
Aspekten, bspw. wie eine sehr gute Reproduzierbarkeit und Kontrolle der Warmefiihrung, werden
hoherfeste FKB hauptsdchlich mit dem Metallaktivgas-SchweiRen (MAG-Schweilen) gefligt [64].
Prozessseitig existieren fiir das MAG-Schweillen verschiedene Arbeitsbereiche. Diese werden unter
anderem blechdickenspezifisch eingesetzt. Im Diinnblechbereich wird der Kurzlichtbogen, welcher
durch eine geringe Abschmelzleistung gekennzeichnet ist, eingesetzt. Eine Limitierung aufgrund
enger SchweiRBparametergrenzen fiihrt zur Anwendung des Ubergangslichtbogens. Zur Steigerung
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der Abschmelzleistungen wird der Sprihlichtbogen eingesetzt. Durch die Entwicklung moderner
Inverter- und Steuerungstechnik konnte der Sprihlichtbogen zu einem &uRerst kurzen,
richtungsstabilen SchweiRprozess entwickelt werden, welcher eine hohere Abschmelzleistung, einen
groBeren Kontaktrohrabstand und tieferen Einbrand hat. Der heutige Entwicklungsstand von
Schweillprozessen im Arbeitsbereich des MAG-SchweiRens ermoglicht eine deutliche Absenkung der
Bilanzkosten gegeniiber konventionellen Lichtbdgen.

Grundsatzlich hat die Warmefiihrung beim Schweifen hoherfester FKB, insbesondere die
resultierenden Abkihlbedingungen, einen maRgeblichen Einfluss auf das Geflige und die
mechanisch-technologischen Eigenschaften. Als Konsequenz unterscheiden sich die mechanischen
Eigenschaften der am Schweilgut angrenzenden Warmeeinflusszone (WEZ) von denen des im
Lieferzustand befindlichen Grundwerkstoffs (GWS). Aus sicherheitstechnischen Griinden
geschweiBter Konstruktionen ist es unabdingbar, die SchweiBbedingungen (SchweiBprozess/-
parameter und SchweiBnahtumgebung) derartig anzupassen, dass auch die WEZ
anforderungsgerechte mechanische Eigenschaften erreicht. Insbesondere sind moderne hoherfeste
FKB hinsichtlich der durch den Schweilprozess hervorgerufenen Eigenschaftsveranderung in ihrem
Prozessfenster deutlich schmaler im Vergleich zu normalisierten Stahlen. MaRgeblich ist neben der
Spitzentemperatur das Temperaturfenster von 800 °C bis 500 °C, welches die Umwandlungsvorgange
in den hoherfesten FKB charakterisiert. Diese charakteristischen Temperatur-Zeit-Verlaufe stellen
eine unvermeidbare Warmebehandlung dar, welche typischerweise mit einem Hartevorgang aber
auch einem Anlassen bzw. Weichglihen vergleichbar ist. Dort stattfindende Phasendanderungen
flihren zur Ausbildung verschiedenster Schweinahtgefiige.

Das schmelzfliissige Schweillgut erstarrt typischerweise strukturell dhnlich eines Gussgefiiges [65].
Die Legierungszusammensetzung und Warmefiuhrung wahrend des SchweiBens beeinflussen
malgeblich das Geflige und demzufolge die mechanischen Eigenschaften des Schweillgutes.
Allgemein wird das Geflige des GWS, welches auf den Anwendungsfall iber die Herstellungsrouten
abgestimmt wurde, von einem Anlassbereich bis hin zu einem teilweise aufgeschmolzenen Bereich
stark temperaturbeeinflusst. Abbildung 17 veranschaulicht schematisch die unterschiedlichen
Zonen einer WEZ [48]. Im Einzelnen sind das neben dem Schweillgut die Zone des partiellen
Schmelzens (Nahe Schmelzlinie), der Bereich der vollstindigen Austenitisierung mit Grob-/
Feinkornzone, der teilaustenitisierte Bereich, die Anlass- bzw. Erweichungszone und
der unbeeinflusste Grundwerkstoff.
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Abbildung 17: Schematische Darstellung der unterschiedlichen Zonen der WEZ [48]

Die hier betrachteten Zusammenhange Uber die inhomogenen Gefligeveranderungen werden
exemplarisch durch eine Einlagenschweifung veranschaulicht, Abbildung 17. Die Auspragung
innerhalb der WEZ wird nach Easterling [48] dem Eisen-Kohlenstoff-Diagramm (EKD)
gegenlibergestellt. In  MehrlagenschweiBungen kommt es beim  Erstarrungs- bzw.
Schrumpfungsprozess zu einer Uberlagerung von Anlassphasen. Infolgedessen ist die resultierende
WEZ durch ineinander (berlagerte Gefligebereiche gekennzeichnet. Ein Merkmal bei
MehrlagenschweiBungen ist durch eine mehrfache Umkristallisation die Reduzierung der KorngroRe
in der bzw. in den Grobkornzonen der bereits gefertigten SchweiRraupen, vergleichbar mit einem
Normalgliihen [66].

Neben dem stark Uberhitzten Bereich zur Schmelzlinie (Bereich 1) grenzt unmittelbar die
Grobkornzone (Bereich Il) an. Diese Zone ist durch sehr hohe Temperaturen und dementsprechend
durch eine starke Kornvergréberung gepragt. Nach Easterling[48] ist dieser Effekt besonders stark
oberhalb von 1300 °C bei Stahlen, welche mit Ti legiert sind, gekennzeichnet. In der Literatur werden
hinsichtlich der Temperaturabgrenzung zwischen der GK- und FK-WEZ unterschiedliche Angaben
getatigt. Einstimmig ist die Literatur hinsichtlich der Effektstarke einer Auflosung der Ausscheidungen
(Abbildung 18) und deutlichen Zunahme der KorngréRe oberhalb 1300 °C [67-72]. Zun&chst entsteht
eine vollstandige Austenitisierung oberhalb von A, Abbildung 19. Die Starke des Kornwachstums ist,
wie bereits erwahnt, von der Spitzentemperatur, die Haltezeit bei dieser und von der chemischen
Zusammensetzung, bspw. von ungelosten Nitrid- oder Carbonitridpartikel, abhangig. Ein Anstieg der
Temperatur oberhalb von 1300 °C hat zur Folge, dass die meisten Ausscheidungen in Losung gehen,
Abbildung 18. Eine Ausnahme bilden TiN-Aussscheidungen [69-72]. Dies reduziert die Moglichkeit
des Pinning-Effektes der Ausscheidungen auf das Kornwachstum. Wahrend der Abkiihlung wandelt
der  grobkoérnige  Austenit sich in  Abhdngigkeit der  Abkihlgeschwindigkeit in
Nichtgleichgewichtsumwandlungsprodukte um. Es ist in beiden Stdahlen mit einer deutlichen
Kornvergroberung oberhalb von 1300°C zu rechnen. Die hohere Konzentration an
Mikrolegierungselementen, insbesondere Titan, des S700MC kénnte zu einem geringeren
Kornwachstum fihren.
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Abbildung 18: Zeit bis zur kompletten Auflésung der Ausscheidungen im Austenit in Abhdngigkeit der maximalen
Temperatur [70]

Die Differenzen im Legierungskonzept und hohe Abkiihlgeschwindigkeiten mit niedrigen tg/s Zeiten
von weniger als 20s bedingen verschiedene Mikrostrukturen unterschiedlicher mechanischer-
technologischer Gltewerte.
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Abbildung 19: Schematische Darstellung der Umwandlungen in der GK-WEZ (links) und in der FK-WEZ (rechts) [73]

In [74] belegen Untersuchungen die Umwandlung eines thermomechanischen Stahls in Bainit mit
vereinzelt  Perlit-Ferrit. Demgegeniiber wandelt der vergitete Stahl (berwiegend
martensitisch/bainitisch um. Die Hohe des Wirmeeintrags (Streckenenergie) beeinflusst die Breite
der sich bildenden GK-WEZ [75].

Gegeniiber der Grobkornzone wird die Feinkornzone nach Easterling [48] im Bereich von Ac bis
1300 °C zugeordnet. Die kontinuierliche Anderung der AustenitkorngréRe kann die klare Trennung
zwischen der Grob- und Feinkornzone erschweren. Das Kornwachstum bzw. die Reduzierung im
Bereich der vollstandigen Austenitisierung ist stark abhangig von der Spitzentemperatur und
Verweildauer sowie zusatzlich von der Legierungszusammensetzung. Die grundlegende
Gemeinsamkeit der GK- und FK-WEZ ist deren komplette Austenitisierung durch den Temperatur-
Zeit-Zyklus wahrend des Schweillens. Die Abnahme der Spitzentemperatur fihrt zu einer
Verringerung der Austenitkorngrée bzw. zu einer Abnahme der KorngrofRe. Moon et al. [71]
untersuchten die Austenitkorngréfe und die Wachstumskinetik in der WEZ eines Ti-mikrolegierten
Stahls. Die Abbildung 20 belegt die Effektivitdit der Hemmung des Austenitkorn- und TiN-
Partikelwachstums bis circa 1200 °C. Anhand dieser beiden Diagramme ist eine strikte Trennung im
Gebiet der vollstandigen Austenitisierung zwischen der Feinkorn- und Grobkornzone in hoherfesten
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FKB nicht zielfihrend. Die Wirkung der verschiedenen Ausscheidungen beziglich des
Austenitkornwachstums ist signifikant abhangig von der Maximaltemperatur und Haltezeit, siehe
Abbildung 18 und Abbildung 20 [70, 76].
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Abbildung 20: Austenitkorngréfie (links) und TiN-PartikelgréfSe (rechts) in Abhdngigkeit verschiedener
Spitzentemperaturen, Dilatometerversuche mit einer Aufheizrate von 100 K/s und einer Abkiihlrate von 70 K/s [71]

Zhang [77] untersuchte drei verschiedene S690QL mit geringen Unterschieden in der chemischen
Zusammensetzung in Ti, V, und Nb. Darin zeigt sich eine deutliche Abhdngigkeit des Kornwachstums
im Bereich der vollstdndigen Austenitisierung sowohl von der Spitzentemperatur als auch von der
chemischen Zusammensetzung. In der Abbildung 21 ist der Zusammenhang zwischen der KorngroRRe
und einer zunehmenden Temperatur dargelegt. Dabei stellt sich ein deutlicher Zusammenhang
zwischen dem Kornwachstum und den Mikrolegierungselementen heraus. Eine Zunahme von Ti
bewirkt eine Stabilisierung des Kornwachstums oberhalb 1000 °C und fuhrt zu einer kleineren
KorngréRe. Daraus leitet sich eine stabile Fein- bzw. Grobkornzone ab, siehe Abbildung 21 (Ti_S690QL
und Ti+V_S690QL im Vergleich zum Nb_S690QL). Deutlich zu erkennen ist die kleinste
AustenitkorngrofRe des Ti+V_S690QL aufgrund einer zusatzlichen Stabilisierung bzw. Hemmung der
AustenitkorngrofRe durch das V. Mit steigender Temperatur sinkt die Stabilisierung signifikant durch
die beginnende schnelle Auflésung des V ab circa 1000 °C innerhalb kurzer Zeit und die
AustenitkorngrofRe steigt deutlich an[76]. Eine beliebige Erhohung des Ti-Gehalts fihrt nicht
notwendigerweise zu einer Stabilisierung der AustenitkorngroBe durch den Pinning-Effekt. Medina
et al. [78] studierte das Austenitkornwachstum in Abhangigkeit des Verhaltnisses von Ti zu Stickstoff
bei verschiedenen Temperaturen (1100 °C und 1300 °C), Abbildung 21 (rechts). Daraus kann das
optimale Verhaltnis von Ti zu N im Bereich von 2 abgeleitet werden. Die Wirkung der Ausscheidungen
auf das Kornwachstum im austenitischen Zustand ist bei diesem Verhéltnis am starksten. In den
Untersuchungen von Zhang [77] zeigt sich dieser Zusammenhang an den Ergebnissen (Abbildung 21,
links). Die Kurve des B und C_S690QL werden im Temperaturbereich bis 1200 °C im Wachstum der
AustenitkorngrofRe gehemmt. Die signifikante Erhdhung des Ti+V_S690QL ab 1200 °C hin zum nicht
Ti-legierten liegt am Ti/N-Verhaltnis.
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Abbildung 21: Austenitkornwachstum in Abhdngigkeit der Spitzentemperatur verschiedener S690QL [77] (links);
AustenitkorngréfSe in Abhdngigkeit des Verhdltnisses aus Ti und N bei 1100 °C und 1300 °C fiir jeweils 10 Minuten
[78] (rechts)

Der Ti_S690QL weist ein Verhaltnis von circa 2 auf und das des Ti+V_S690QL liegt bei circa 1,7. Dieser
Zusammenhang korreliert mit den Untersuchungen von Medina [78] und belegt die starkere
Zunahme der AustenitkorngroRe bei einem Ti/N-Verhaltnis abweichend von circa 2. Die notwendigen
Ausscheidungen gehen auch mit zunehmender Temperatur, oberhalb 1300 °C, zuséatzlich in Losung
und die KorngréRe nimmt rapide zu.

Wihrend der a & y Umwandlung keimen Austenitkérner an den ehemaligen Austenitkorngrenzen
und wachsen entlang dieser, Abbildung 19. Zusatzlich wird die Keimbildung der Austenitkérner durch
die Auflésung des Zementits unterstiitzt. Wahrend der Abkihlung erfolgt eine beglnstigte
Umwandlung in feinere Ferritkorner aufgrund einer groReren Korngrenzenflache. Es ist anzunehmen,
dass der S690QL eine feinkornige ferritische Struktur mit einigen Bainitinseln (oberer Bainit) aufweist.
Im Vergleich zum angelassenen martensitischen GWS entsteht ein Geflige geringerer Harte. Durch
den Temperatur-Zeit-Zyklus mit einer hohen Aufheizrate, kurzen Haltezeit und geringeren
Spitzentemperatur konnte eine vollstindige homogene Austenitisierung nicht abgeschlossen
werden. Somit kdnnten einige kohlenstoffreiche Restaustenitinseln die Bildung von Martensit oder
die Umwandlung zu Perlit unterstiitzen. Die Umwandlung der FK-WEZ des S700MC diirfte ebenfalls
in Ferrit erfolgen, hochstwahrscheinlich in polygonalem Ferrit und Bainit (oberer Bainit). Aufgrund
des abgesenkten Kohlenstoffgehalts ist eine Anreicherung libersattigter Restaustenitinseln weniger
stark ausgepragt.

In den Untersuchungen von Gérka [79, 80] wurde ein S700MC schrittweise von 100 °C bis 1300 °C
warmebehandelt. Der Autor schlussfolgert eine gute thermische Stabilitdit der mechanisch-
technologischen Gitewerte bis 600 °C. Das wird mit der guten Balance des angelassenen Bainits
aufgrund der thermomechanischen Herstellung erklart. Ein Uberschreiten dieser Temperatur hat
eine signifikante Abnahme der Zugfestigkeit und Harte zur Folge. Temperaturen oberhalb 800 °C
flihren zu einer homogenen Zunahme von Ferrit in dem Geflige. Ein weiterer Anstieg auf 1000 °C ist
mit einer starken Zunahme der KorngrofRe verbunden. Die mikroskopischen Untersuchungen von
Gorka [79, 80] belegen eine hohe Temperaturstabilitat der Ausscheidungen von Ti(C, N) und (Ti,
Nb)(C, N), welche durch die in Abbildung 18 dargestellten Zusammenhdnge zur temperatur- und
zeitabhdngigen Auflosung der Ausscheidungen bestédtigt werden kann. Eine beginnende
Rekristallisation und der Abbau der Ausscheidungshdrtung durch Koagulation der fein
ausgeschiedenen Partikeln flihren zur Reduzierung der Gesamthéarte. Damit verbunden ist eine starke
Zunahme der Schlagzahigkeit, Abnahme der Zugfestigkeit und Zunahme der Bruchdehnung. Trotz der
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geschlussfolgerten hohen Sensibilitdat des verwendeten S700MC gegenliber dem Temperatur-Zeit-
Zyklus sind diese Untersuchungen beziiglich einer Ubertragbarkeit eines real simulierten
Schweillnahtgefiiges aufgrund des zugrundeliegenden Temperatur-Zeit-Zyklus fraglich. Der Autor
nutzte gegeniiber einem LichtbogenschweilRprozess uniibliche Parameter. Die Proben wurden bei
der jeweiligen Spitzentemperatur fiir eine Stunde gehalten und anschlieBend frei an Luft abgekiihlt.
Weitere Untersuchungen von Gérka [81] belegen anhand von schweiRsimulierten Zugproben mit
einer Spitzentemperatur von 1250 °C und tg/s-Zeiten von 3 bis 120 Sekunden mit steigender
Abkuhlzeit eine Verschiebung des Gefliges von Bainit/Martensit zum Bainit/Ferrit. Der S700MC bleibt
dabei vom Harteniveau vergleichsweise konstant. Die Verschiebung zum Bainit/Ferrit sorgt fir eine
stetige Abnahme der Zugfestigkeit. Dariiber hinaus nehmen die Bruchdehnung und insbesondere die
Zahigkeit ab [81]. Im Vergleich zu den vergiiteten Stdhlen schlussfolgert Gorka, dass die
Austenitumwandlung (ts/s-Zeit) nicht zur Kontrolle der mechanisch-technologischen Gltewerte der
Schweillverbindungen, aufgrund nahezu konstanter Hartewerte und konstant niedrigem Niveau der
Schlagzahigkeit und Streckgrenze, geeignet ist. Es ist zu hinterfragen, ob diese Schlussfolgerung auch
auf andere Bereiche in der WEZ, bspw. auf die FK-WEZ oder eine GK-WEZ (iber 1300 °C, libertragbar
ist. Ebenso ist die Interaktion mit einer wasserstoffbedingten Degradation der mechanischen
Eigenschaften zum derzeitigen Stand nicht geklart.

Fir eine grundlegende Charakterisierung von Schweilprozessen werden explizit SchweiB-Zeit-
Temperatur-Umwandlungsschaubilder (SZTU-Schaubild) verwendet, Abbildung 22.
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Diese sind im  Vergleich zu  kontinuierlichen  ZTU-Schaubildern  durch  héhere
Austenitisierungstemperaturen (Spitzentemperatur) und kiirzere Haltedauern bei entsprechender
Temperatur gekennzeichnet. Die resultierenden Umwandlungsschaubilder sind hinsichtlich der
Gefligebestandteile (siehe Abbildung 22) stark von der chemischen Zusammensetzung gepragt [65].
Anhand dieser Diagramme lasst sich das resultierende Gefiige in der WEZ in Abhangigkeit der ts/s-
Zeit bzw. auch Streckenenergie ableiten. Heutige hoherfeste FKB haben aufgrund ihrer
Wechselwirkung  zwischen  dem  Herstellungsprozess mit  sensibel  abgestimmten
Warmebehandlungen und ihrer chemischen Zusammensetzung eine gute Schweileignung.
Entsprechende Richtlinien und Regelwerke [82-84] geben Handlungsanweisungen fiir eine sichere
schweiBtechnische Verarbeitung. Das primare Ziel ist es, dass die WEZ die anforderungsgerechten
Eigenschaften erfillt. Fir eine Bewertung der Schweilleignung hoherfester FKB werden
Kohlenstoffiquivalente herangezogen. Diese Aquivalente dienen dem Vergleich der SchweiReignung
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durch die Betrachtung des Zusammenhangs der chemischen Zusammensetzung und dem
Kaltrissverhalten der hoherfesten FKB. Mit Hilfe dieser Konzepte lassen sich auf Basis der geltenden
Richtlinien und Normen passende Verarbeitungsparameter zur Warmefiihrung (Vorwarm- bzw.
Zwischenlagentemperatur und Streckenenergie) und zur Minimierung des Risikos einer
Kaltrissbildung ableiten. Eine wesentliche Anwendung der Kohlenstoffaquivalente ist die
Klassifizierung der Kaltrissgefahr. Die Abbildung 23 zeigt schematisch die Streckgrenze der einzelnen
Verfahrensrouten N, Q und M in Abhangigkeit des Kohlenstoffaquivalents. Darin wird deutlich, dass
die Veranderung der chemischen Zusammensetzung und Adaption der unterschiedlichen
Herstellungsrouten zum Absenken des Kohlenstoffaquivalents (CEV) bei gleicher Festigkeit fihrt,
insbesondere M und Q Stdhle. Graville[85] klassifizierte 1978 in seinen Untersuchungen die
Kaltrissgefahr von hoherfesten Stahlen, Abbildung 23 (rechts). Darin werden die Stahle nach ihrem
Kohlenstoffgehalt in Abhangigkeit des Kohlenstoffaquivalents in drei Zonen klassifiziert. Die Autoren
in [85, 86] weisen darauf hin, dass die Anfalligkeit der WEZ eines bestimmten Stahls gegeniber einer
Kaltrissbildung sowohl von der chemischen Zusammensetzung des Stahls als auch von der Art und
Weise, wie geschweillt wurde, abhingt. Wenn bspw. der Kohlenstoffgehalt und das Aquivalent den
Stahl in Zone Il bringen, dann existiert eine zusatzliche Abhangigkeit vom Schweillprozess, z.B.
Warmeeintrag, Vorheizen und Blechdicke (Abbildung 23, S690QL).

1100 0,40 =355

=
CEV = C + Mn/6 + (Cr + Mo + V)/5 + (Ni + Cu)/15 = S700MC <one [l
1000 0,35F o sso00L
- A 5960QL
s 9004 T 030F Y SsoMC
% £ & Armour A Zone Il
— < Armour B
‘= 800 ) 2 025F ) Gasm214sit
8 Kiihirate ) ® G696 M Mn4Ni1 5CrMo
g 7004 £ 0,20F * ©896M MnaNi2CiMo
= - @ UnionX96 .
X 4
5 600 5 oqsf ¥ St .
= =
& sl $ 1o se90QL
+ Mikrolegierungs- ! o7
400 + elemente 0.05 Zone| = sTOOMC ™
- e 0,07
300 Blechdicke
i - . : : 0,00 UT FUUE FUUS TUUIE TUT FUUTT SR T
0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7 00 01 02 03 04 05 06 07 08 09 1,0
Kohlenstoffdquivalent CEV Kohlenstoffaquivalent in %

Abbildung 23: Vergleich der Streckgrenze der einzelnen Lieferzusténde von héherfesten FKB in Abhdngigkeit des
Kohlenstoffdquivalents(links); CE Graville Diagramm - Klassifizierung einer Gefahr der wasserstoffunterstiitzten
Rissbildung (rechts) [85]

Stahle in Zone Il gelten unter allen SchweiRbedingungen als empfindlich. Graville [85] postuliert
dagegen flr Zone |, dass Stahle mit ausreichend niedrigem Kohlenstoffgehalt vermieden werden
konnen. Diese Aussage ist kritisch zu hinterfragen, denn Ausfiihrungen im Kenntnisstand zur
wasserstoffunterstitzten Werkstoffschadigung besagen, dass eine Schadigung in den Metallen durch
eine grundlegende Wechselwirkung aus drei Komponenten und deren Interaktion Bauteilschaden
verursacht werden. Es ist anzunehmen, dass diese Betrachtungsweise zu den Einflussfaktoren,
Abbildung 26, hier nicht ausreichend beriicksichtigt wurde. Diese interagieren im Dreieck Werkstoff,
Konstruktion und Verfahren wahrend der Fertigung oder im spateren Betrieb zusammen.
Infolgedessen kann eine Rissbildung in Bauteilen nur dann stattfinden, wenn zusatzlich zur einer
vorliegenden Wasserstoffkonzentration, eine mechanische Beanspruchung als zusatzliche
Komponente vorliegt. Die Kalkulation des Aquivalents wurde um den Faktor bzw. das Element
Silizium (Si) im CEV erweitert. Die Klassifikation einer wasserstoffunterstiitzten Kaltrissbildung auf
Basis dieses Diagrammes stellt sich als nicht ausreichend heraus. Die Zuordnung eines S355 in Zone |l
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(Abbildung 23) oder nach[87] in Zone Il ist bezuglich einer hoheren Gefahr kritisch einzustufen.
Untersuchungen von Zimmer[88] belegen ein deutlich geringeres Risiko einer Degradation der
mechanischen  Eigenschaften, und infolgedessen einer moglichen  Gefahr einer
wasserstoffunterstiitzten Kaltrissbildung, im Vergleich zum S690QL. Eine praktikable Klassifizierung
zur Einstufung bzw. Bewertung des Risikos einer wasserstoffunterstitzten Kaltrissbildung bzw. einer
Degradation der mechanisch-technologischen Gltewerte, bspw. in Form eines Kennwertes, existiert
nicht. Die existierenden Aquivalente dienen vornehmlich als grobe Orientierung, lassen aber keine
ausreichende Bewertung ahnlicher Stahle zu. Das Kaltrissverhalten wird neben der chemischen
Zusammensetzung des GWS bzw. des Schweillgutes, der Blechdicke, der Warmeeinbringung bzw.
dem Eigenspannungszustand der geschweilSten Konstruktion [82] zusatzlich signifikant durch den
aufgenommenen atomaren Wasserstoff beeinflusst. Im Vergleich zum Eisenatom besitzt dieser einen
um circa 80% kleineren Durchmesser und eine um Faktor 56 niedrigere Atommasse. Die
Eigenschaften des Wasserstoffs, bspw. seine Beweglichkeit in der Metallmatrix, leiten sich auf
Grundlage dieser Unterschiede ab. Einen praktikablen zerstorungsfreien Nachweis von Wasserstoff
im Bauteil ist produktionsbegleitend nur sehr schwer umsetzbar bzw. tiberhaupt nicht méglich. Der
experimentelle Nachweis und die Identifizierung von Wasserstoff mit sehr guter Empfindlichkeit
erfolgt Uber spektroskopische Verfahren (optisch oder massebezogen) bzw. uUber die
Warmeleitfahigkeit. Eine indirekte Nachweismoglichkeit bietet die Rasterelektronenmikroskopie
(REM) Uber typische Merkmale des Bruchbildes. Diese nachtragliche Untersuchungsmethode ist sehr
hilfreich bei der Aufklarung von Schadensfdllen und -hergangen. Schaden in Zusammenhang mit
Wasserstoff treten haufig schlagartig und ohne Indikatoren fiir einen moglichen Eintritt eines
Ereignisses auf. Eine Schadensform sind Kaltrisse, die sich nach dem SchweiRen hoherfester Stahle
neben und in der Schweilnaht einstellen kénnen. Schaden durch Wasserstoff traten zunehmend
unter der Verwendung von Stdhlen mit steigenden Festigkeiten auf und fihrten zu einer
beginnenden Sensibilisierung des Problems einer wasserstoffunterstitzten Eigenschaftsanderung.
In den 60er Jahren ereigneten sich eine Reihe von Schadensfallen an wasserstoffgefillten Behdltern
(Transport von komprimiertem Druckgas) mit maximalen Betriebsliberdruck von 200 bar, welche
industriell in Europa stark gefragt waren [89]. Ausgehend von fertigungsbedingten Imperfektionen
an der Innenoberfldche entstanden sprode Risse wahrend des Betriebes, welche zu Undichtigkeiten
der Behalter aus Vergltungsstdhlen fuhrten. Das hdufige Beflllen und Entleeren der Behalter
resultierte in relativ vielen Druckdnderungen, wodurch die Betriebsweise dieser Transportbehdlter
charakterisiert ist. In einigen Fallen kam es zu katastrophal verlaufenden Schaden in Form von
Zerbersten der Behdlter. Die Schaden in den Behaltern sind durch Ermidungsrissen verursacht,
welche durch den Druckwasserstoff in Bildung und Wachstum beeinflusst wurden [89].

Ein Abriss des oberen Bodens (Deckel) eines Behalters entlang der SchweiRnaht fiihrte Ende der
Siebziger, Anfang der Achtziger zu einer Entziindung des freiwerdenden Gases, wodurch eine Havarie
ausgelost wurde, Abbildung 24 [90]. Die Anlage war zu diesem Zeitpunkt zwei Tage im Betrieb,
nachdem eine innere Sicht- und Druckprifung aufgrund einer langeren Betriebspause durchgefihrt
wurde. Zum Einsatz kam ein mit V-legierter FKB mit einer Festigkeit von 450 MPa.

Die Bruchflache zeigt eine Teilung in drei Bereiche, siehe Abbildung 24 c). Der Bereich | zeigt die
Nahtwurzel, welche sich durch ein feineres Geflige im Vergleich zu den anderen Bereichen abhebt.
Der Bereich Il ist durch den Sprodbruch beim Deckelabwurf charakterisiert. Der letzte Bereich (l1l)
wurde im Labor zur Analyse des Schadenshergangs, welcher duktile Anteile vorweist, beurteilt.
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Abbildung 24: a) Ansicht des Behdlters mit Bruch an der Oberseite entlang der Rundnaht; b) Anriss in der
Wurzellage im Bereich der WEZ; c) Teilbereiche der Bruchfldche [90]

Die Anbindung des Anrisses an die WEZ im Bereich der Nahtwurzel verdeutlicht die Abbildung 24 b).
Wahrend der Untersuchung stellten sich die lokalen Bruchflachen auf makroskopischer Ebene als
Fischaugen dar. Das Medium enthielt geringe Anteile Schwefelwasserstoff, welches dullerst reaktiv
mit Eisen ist und Eisensulfid bildet. Dieses Produkt konnte wahrend der Schadensanalyse sowohl auf
der Behalterinnenwand als auch auf der Bruchstelle nachgewiesen werden. Bei der Reaktion zu
Eisensulfid wird atomarer Wasserstoff freigesetzt und durch die Sulfidionen an seiner Rekombination
zu molekularem Wasserstoff gehindert. Infolgedessen konnte dieser atomare Wasserstoff durch die
Behalterwand diffundieren. Der Zeitraum zwischen dem Abfahren der Anlage und der Druckprifung
betrug sechs Tage und der Wasserstoff konnte aus der Behalterwand effundieren. Eine verbleibende
Menge konnte allerdings in der SchweiRnaht, insbesondere in der WEZ der Wurzellagen, eine
Werkstoffschadigung hervorgerufen haben. Die Betriebsaufnahme erzeugte neu aufgenommenen
Wasserstoff, welcher eine ziigige Rissausbreitung durch das Schweifgut unterstitzte [90]. Die WEZ
der Wurzel wies Hartespitzen bis zu HV 30 auf. Dies korreliert mit einer Zugfestigkeit von 1000 bis
1130 MPa. Der vorliegende Fall zeigte einen transkristallinen Rissverlauf und entspricht einer
maRigen  Empfindlichkeit des Gefliges. Dem Uberlagert interagierte eine hohe
Wasserstoffkonzentration und eine auBergewdhnliche Beanspruchung. Nach dieser Havarie wurden
fiir alle vergleichbaren Behalter die Druckpriifung ausgesetzt und griindliche Rissprifungen
angeordnet. Der havarierte Behalter wies nach weiteren Priifungen rissbehaftete Kehlndhte an einer
Stutzeneinschweiffung auf. Die Risse hatten keinen direkten Kontakt mit dem Medium und wurden
infolgedessen dem beim Schweillen eingebrachten Wasserstoff zugeschrieben. Dieses Beispiel
verdeutlicht eine hohe Gefahr einer wasserstoffunterstiitzte Rissbildung bereits wahrend der
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schweiBtechnischen Fertigung und wahrend des Betriebs von hoherfesten FKB. Der Autor in [90]
dokumentiert zusatzlich noch, dass die Festigkeitswerte des eingesetzten FKB signifikant (iber den
geforderten Werten lagen. Das Schweillgut geriet zu fest und es wurde ohne Vorwarmung
geschweiBt. Dadurch kam es insbesondere an den handgeschweifften Nahten zu einer deutlichen
Aufhartung in der WEZ.

Der Schaden einer Druckrohrleitung des Wasserkraftwerkes Cleuson-Dixence mit 1269 MW
Nennleistung nahm im Jahr 2000 einen verheerenden Ausgang mit mehreren Toten und einem hohen
wirtschaftlichen Schaden. Ursache des Schadens war ein Kaltriss in einer mangelhaft geschweilRten
Werksnaht, welcher bei einer durchgefiihrten zerstorungsfreien Werkstoffprifung nicht detektiert
werden konnte [91]. Zum Einsatz kamen der hoherfeste vergitete FKB S690QL und der
thermomechanisch hergestellte SSOOML. Die Rehabilitierung der Druckrohrleitung wurde durch eine
Verbesserung der Schweilfnahtqualitdt mit Hilfe zahlreicher ProbeschweiBungen erreicht. Der
Einsatz von hoherfesten FKB war aufgrund von Wirtschaftlichkeitsaspekten auf Basis der enormen
Mengen unabdingbar. Zur Abhilfe wurden wasserstoffkontrollierte Schweilzusdtze eingesetzt.
Zusatzlich wurde eine Nachwarmprozedur (260 °C fir 2 h) nachgeschaltet, damit der eingebrachte
Wasserstoff effektiv Uber Effusionsvorgange abgebaut werden kann. Die SchweiBnahte des S690QL
wurden spannungsarmgegliiht [91]. Dieses Beispiel verdeutlicht den stark begrenzten
SchweilRarbeitsbereich von hoherfesten FKB.

Die Entwicklungsstufe heutiger moderner héherfester FKB ist durch komplexe metallurgische
Vorgdnge im GWS geprdgt. Die schweifstechnische Verarbeitung veréndert diese und erfordert einen
angepassten Schweifsarbeitsbereich. Die verschiedenen Herstellungsrouten und das unterschiedliche
Legierungskonzept lassen auf ein differentes Verhalten schliefen. Uber die tg/s - Zeit lassen sich
direkte Riickschliisse auf das Geflige ziehen. Die Ausprédgung der einzelnen Bereiche in der WEZ von
nur wenigen Millimetern erschwert eine isolierte Betrachtung der einzelnen Zonen. Insbesondere die
Bereiche der Grob- und Feinkornzone sind allgemein sehr gering. Eine voneinander getrennte
Bestimmung der mechanisch-technologischen Eigenschaften im Zugversuch ist nicht méglich. Die
Schweifsnahtpriifung aller Bereiche stellt ein abstraktes Materialmodell aus einer Kopplung
verschiedenster wdrmebeeinflusster Gefiige dar. Eine Korrelation zwischen Hérte und Zugfestigkeit
gemdfs DIN EN ISO 18265 (2004) ist auch nur bedingt anwendbar. Insbesondere ist die genaue
Ermittlung der Hdrte in der sehr schmalen Grobkornzone, nah der Schmelzlinie, schwierig. Die
Komplexitdt einer Schweifsnaht (Schweifgut und WEZ) erlaubt keine isolierte Betrachtung einzelner
Bereiche. Eine vergleichende Darstellung der grundlegenden Wirkung unterschiedlicher Abkiihlzeiten
in der GK- bzw. FK-WEZ auf die mechanisch-technologischen Giitewerte in vergiitetet bzw.
thermomechanisch  hergestellten héherfesten FKB, insbesondere in  Uberlagerung des
Wasserstoffeinflusses, konnte bis zum derzeitigen Stand noch nicht erbracht werden. Die genaue
Kenntnis (ber das Werkstoffverhalten bei unterschiedlichen t-g;s Zeiten unter Wirkung von
Wasserstoff ist hinsichtlich einer sicheren schweifstechnischen Verarbeitung dieser Stdhle
unabdingbar. Teilweise ist eine ursdchliche Wirkung von Wasserstoff nicht mehr nachweisbar, sodass
eine Zahl der existierenden Schadensfille unter Umsténden nicht in Wechselwirkung mit Wasserstoff
dokumentiert wurden. Die dargelegten Schiden belegen eindeutig das hohe Potential einer
Werkstoffschéddigung durch den aufgenommenen Wasserstoff. Die Schadensfille signalisieren ein
hohes Risiko eines eintretenden Schadens in der Schweifinaht von Bauteilen aus héherfesten Stdhlen.
Fiir eine Werkstoffschddigung durch den aufgenommenen Wasserstoff im Metallgitter spielt die Art
der Wasserstoffaufnahme (SchweifSprozess oder im Betrieb) eine untergeordnete Rolle. Die
unterschiedlichen Temperatur-Zeit-Zyklen in der GK- und FK-WEZ verschieben die resultierenden
mechanisch-technologischen Giitewerte, dass eine generelle Aussage liber die Wirkung des
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Wasserstoffs auf die mechanischen Eigenschaften nicht mehr méglich ist. Zusammenfassend aus dem
Kenntnisstand zur Phdénomenologie der WEZ in verglitet bzw. thermomechanisch hergestellten FKB
leitet sich ein grofSer Forschungsbedarf zur GK- und FK-WEZ mit und ohne den Einfluss von Wasserstoff
ab.

Ein Untersuchungsschwerpunkt in dieser Arbeit ist die Wirkung einer Variation der Abkiihlzeit auf die
GK- bzw. FK-WEZ eines vergiiteten bzw. thermomechanisch hergestellten héherfesten FKB. Der
Einfluss der Wédrmemenge bzw. tg/s- Zeit, neben der Gefiigeausprégung, auf die Eigenspannungen
bzw. auf den Verzug wurde von Schrépfer [75] detailliert dargestellt und diskutiert. Beziiglich der
Interaktion der Haupteinflussfaktoren auf die wasserstoffunterstiitzte Schédigung in den GWS und
Schweifsnahtgefiigen wird deshalb im Kapitel 5.2.2 eingegangen.

2.3 Eigenschaftsdegradation - wasserstoffunterstiitzte Kaltrisse

2.3.1 Theorien der wasserstoffunterstiitzten Rissbildung

Eine ganzheitliche Erklarung der Wirkung des Wasserstoffs auf die mechanischen Eigenschaften der
Werkstoffe mit Hilfe der Theorien ist nicht moglich. Ein direkter Nachweis einer Schadigung der
metallischen Werkstoffe durch Wasserstoff ist aufgrund der AtomgroRe schwierig. Die
Untersuchungen beruhen auf der Analyse der Erscheinungsformen der wasserstoffunterstiitzten
Rissbildungen und deren Ableitungen. Oftmals beruhen die Forschungen auf homogenen Gefiligen
mit wenig technischer Relevanz. Eine direkte Ubertragbarkeit dieser Zusammenhinge einfacher
Werkstoffgeflige auf komplexere ist nicht ohne weiteres moglich. Die stetige Weiterentwicklung
heutiger moderner hoherfester FKB lassen einen unmittelbaren Transfer der existieren
Modellvorstellung nur begrenzt zu. In der Literatur werden folgende Theorien im Zusammenhang mit
der wasserstoffunterstiitzten Rissbildung diskutiert.

Drucktheorie

Die alteste Theorie zur Werkstoffschadigung durch Wasserstoff geht von der Modellvorstellung aus,
dass der atomare Wasserstoff sich an Phasengrenzen innerer Gitterdefekte anlagert. An diesen
Gefligeinhomogenitaten rekombiniert der atomare Wasserstoff unter einer starken Zunahme des
Innendrucks zu molekularem [92, 93]. Diese Zunahme des inneren Druckes kann zur Bildung von
Mikroporen oder Mikrorissen fiihren. Dies konnte dann eine Rissinitiierung und -ausbreitung zur
Folge haben. In diesem Zusammenhang wird fiir diese Art Werkstoffschadigung eine duBerst hohe
Wasserstoffkonzentration vorausgesetzt. Dies kann insbesondere durch eine elektrochemische
Beladung oder durch die starke Abnahme der Wasserstoffloslichkeit mit sinkender Temperatur in
Metallen eintreten. Entgegen der Drucktheorie belegen Untersuchungen in [7, 88], dass héherfeste
vergltete FKB bereits bei sehr niedrigen Wasserstoffkonzentrationen eine Schadigung erfahren.
Eine vollstandige Erkldrung einer Rissentstehung kann dieser Mechanismus nicht liefern. Der
Wasserstoffdruck in Gefligeinhomogenitaten kann im Gleichgewichtszustand, unter dem das
chemische Potential in allen Phasen identisch ist, keinen hoheren Wert erreichen als den
Atmosphéarendruck [94]. Allerdings konnen kathodische Beladungsprozesse und hohe &auBere
Spannungen den Gleichgewichtszustand verschieben. Hierbei ist anzumerken, dass diese
Modellvorstellung einen Erklarungsansatz der Blasenbildung (Blister) im oberflaichennahen Bereich
leistet, bspw. durch einen Beizprozess verursacht. Charakteristische Schadenserscheinungen sind
Fischaugen oder eine Flockenbildung.
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Hydridbildung

Diese Theorie beruht auf bindren Verbindungen des Wasserstoffs mit Nebengruppenmetallen.
Bevorzugte Metalle sind Titan, Tantal, Zirkonium, Niob und Vanadium. Die zumeist
nichtstochiometrischen Verbindungen besitzen einen sehr sproden Charakter. Eine zusatzliche
Unterscheidung findet in einer duReren und inneren Hydridbildung statt. Dabei beschreibt die dulere
die Bildung einer sproden Werkstoffdeckschicht, hingegen die innere eine Volumenzunahme, die
durch eine damit verbundene Gitterverzerrung kennzeichnet, ist. Die dufere ist wahrend einer
wasserstoffunterstiitzten Spannungsrisskorrosion und bei Nichteisenmetallen ein méglicher Prozess
[92]. Der Zusammenhang der inneren Hydridbildung und der sprode Charakter aufgrund der
chemischen Bindung der Hydride tragen zu einer Versprédung des Werkstoffes durch Wasserstoff
bei. Die Beschreibung der Geflgeversprodung und die detaillierte Kennzeichnung durch den
Mechanismus der Hydridbildung ist von Birnbaum [95] vorgenommen wurden. In Bereichen hoher
lokaler Dehnungen oder an Versetzungen kommt es zu einer inneren Hydridbildung. Darin findet der
Rissfortschritt durch die stetige Bildung neuer Hydride an der Rissspitze und deren sprédes Versagen
statt.

In Eisen tritt die Hydridbildung erst bei sehr hohem Wasserstoffpartialdruck auf. Aus der Literatur
kénnen Werte von ca. 2-2,5 GPa entnommen werden [96, 97].

Adsorptionstheorie

Dieser Ansatz von Petch and Stables [98] verfolgt die Herabsetzung der Oberflachenenergie zur
Bildung neuer Rissoberflachen in der Zone der Rissspitze durch den aufgenommenen atomaren
Wasserstoff. Hierbei ist die Grundlage fiir diese Theorie die energetische Betrachtungsweise nach
dem Modell von Griffith [99]. Die Energie zur Bildung von Rissoberflachen wird solchermalen
minimiert, dass die Grenzbruchspannung deutlich erniedrigt wird. Infolgedessen kann der
Rissfortschritt unter Wasserstoff bereits bei erheblich reduzierten Spannungen eintreten. Eine
Reduzierung der Oberflachenenergie durch Wasserstoff kann unter thermodynamischen Aspekten
mitunter rissbeschleunigend wirken [100]. Ein Sprédbruch ist vorstellbar, wenn die herabgesenkte
Grenzbruchspannung die Trennfestigkeit des Werkstoffs an der Rissspitze unterschreitet [92].

Einen Erklarungsansatz fir die Ursache der Absenkung der freien Oberflachenenergie durch
Wasserstoff liefert diese Theorie nicht. Die schadigende Wirkung des Wasserstoffs, im Vergleich zu
anderen chemischen Elementen im Metallgitter, bleibt ungekldrt. Die Moglichkeit eines
Erklarungsansatzes fiir den Rissfortschritt ist gegeben, allerdings ein Ansatz fiir die Rissinitiierung
hingegen nicht.

Dekohdsionstheorie - Hydrogen Enhanced Decohesion (HEDE)

Aufbauend auf Pfeil [101] entwickelten Troiano und Oriani [102-105] eine Theorie, welche eine
Erklarung der Rissbildung im Inneren des Werkstoffs an der Rissspitze liefert. Kernaussage dieses
Konzeptes ist zum einen die Diffusion des Wasserstoffs in Bereiche hoher Spannungen, bspw. in
Rissspitzen oder geometrische Kerben, und zum anderen die Herabsetzung der atomaren
Bindungskrafte im Metallgitter. Durch eine Wechselwirkung des Wasserstoffs mit hohen
mechanischen Spannungen ist eine elastische Werkstofftrennung vorstellbar. Diese Trennung setzt
bereits ein, bevor die kritische Schubspannung erreicht wurde und Gleitprozesse initiiert werden
konnten. Die Folge ware ein Spaltbruch. Troiano [102] beschreibt die schadigende Wirkung des
atomaren Wasserstoffs durch Elektronenabgabe an die 3d-Schale des Metalls. Das Energieniveau des
Metallgitters wird durch das aufgenommene Elektron angehoben, wodurch die Kohasionskrafte der
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Metallatome im Kristallgitter herabgesetzt werden. Diese Theorie bietet einen Erklarungsansatz fir
die Rissbildung und durch die notwendige Diffusion einen fiir das Risswachstum.

Lynch [106] geht davon aus, dass hohe elastische Spannungen erforderlich sind, um eine ausreichend
hohe Wasserstoffkonzentration auf Zwischengitterplatzen vor den Rissspitzen zu erreichen, damit
eine Herabsetzung der atomaren Bindungskrafte erzielt werden kann. Der quantitative Beweis liber
den Betrag der Erniedrigung der Kohasivkraft durch Wasserstoff ist mit Hilfe geeigneter Techniken
im atomaren Bereich an der Rissspitze direkt nur sehr schwer méglich [92, 106]. Wada et al. [107]
konnten die Schwachung der Bindungsenergie von Oberflichenatomen durch adsorbierten
Wasserstoff belegen. Vorstellbar ware somit auch eine Reduzierung der atomaren Bindungsenergie
im Inneren des Werkstoffs an Einschliissen oder auch Korngrenzen.

Plastizitatstheorien

Das mechanische Verhalten der Metalle wird grundlegend mit Hilfe von Versetzungen durch Gleiten
im Gitter beschrieben. Daraus resultiert die hervorragende Verformbarkeit metallischer Werkstoffe.
Alle metallurgischen Mechanismen, worin Wasserstoff die lokale Plastifizierung des Gefliges
verandert, werden auf die Interaktion Wasserstoff-Versetzungen zurickgefihrt [108].

In der Literatur wird der Einfluss von Wasserstoff auf die Beweglichkeit der Versetzungen kontrovers
diskutiert. Auf der einen Seite existiert die nachweisliche Verfestigung (hardening effect) des
Werkstoffs durch den atomaren Wasserstoff und auf der anderen Seite besteht die Méglichkeit der
Entfestigung (softening effect) [108]. Der dominierende Effekt ist abhdngig vom Werkstoff, seiner
chemischen Zusammensetzung und von der Warmebehandlung. Einige Werkstoffgruppen neigen
makroskopisch zur Verfestigung, obwohl auch eine mikroskopische Entfestigung vorliegen kann.
Singh et al. [109] unterstreichen die makroskopische Entfestigung am Beispiel eines niedrig legierten
Stahls, welcher kaltverfestigt wurde und anschlieBend bei 700 °C rekristallisiert, um verschiedene
FerritkorngroBen mit einigen kugligen Carbidausscheidungen bzw. einige Einschliisse einzustellen.
Die elektrochemisch beladenen Zugproben zeigten mit steigender Konzentration eine Abnahme der
Streckgrenze und mit stark zunehmender Wasserstoffkonzentration, nach einem leichten Anstieg,
einen Abfall der Zugfestigkeit. Es zeigt sich anhand dieser Untersuchung die starke Abhangigkeit vom
Werkstoff und seiner chemischen Zusammensetzung, von der Herstellung und eventueller
unvermeidbarer temperaturbeeinflusster Bereiche, bspw. durch einen Fligeprozess. Aus diesem
Grund besteht weiterhin ein starker Forschungsbedarf zur Interaktion des Wasserstoffs mit den
hoherfesten FKB und deren WEZ, hervorgerufen durch den SchweiRprozess.

Die Beeinflussung der Versetzungsaktivitdit durch den Wasserstoff stellt an sich einen
Schadigungsmechanismus dar, welcher sich auf die Ausbildung und den Verlauf von Rissen auswirkt.
Die verschiedenen Ausfiihrungen, Verfestigung und/oder Entfestigung, werden in der Literatur
verschieden betrachtet. Murakami et al. [110] belegen, dass die Versetzungsbewegung unter
Wasserstoffeinfluss sehr stark verlangsamt bzw. ganzlich blockiert wird. Es wird von der Vorstellung
ausgegangen, dass der atomare Wasserstoff in die Spannungsfelder der Versetzungen diffundiert
und durch dessen Anlagerung als interstitiell geléstes Atom Cottrell-Wolken erzeugt [111]. Die
Beweglichkeit der Versetzungen wird herabgesetzt. Interstitiell geloste Atome wie Kohlenstoff oder
Stickstoff lagern sich im Verzerrungsfeld der Versetzungen an. Dieser Mechanismus wird
metallurgisch zur Festigkeitssteigerung genutzt. Auch der atomare Wasserstoff bewirkt durch ein
Trappen an den Versetzungen und ein Pinnen einen zusatzlichen Betrag zur Festigkeitssteigerung.
Folglich wird die kritische Schubspannung fiir die Versetzungsbewegung erhoht. Die Zunahme der
Verfestigung steigt mit steigender Wasserstoffkonzentration. Im Zustand der Ubersittigung kann
dieser Effekt besonders stark auftreten [111]. Verbunden mit dem Anstieg der
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Wasserstoffkonzentration ist auch eine Zunahme der Harte nachweisbar [111]. Dieser
Zusammenhang ist ebenfalls stark mit dem Effekt der Versetzungsblockierung gekoppelt.
Untersuchungen von Johnson et al. [112] zu den mikrostrukturellen Einflissen auf die GroRRe der
Luders-Dehnung in niedriglegierten Stahlen belegen die starke Abhangigkeit dieser vom
Kohlenstoffgehalt, Dehnrate und KorngréRe bzw. Versetzungsdichte. Es wird geschlussfolgert, dass
die Liders-Dehnung mit zunehmender Dehnrate steigt, mit steigendem Kohlenstoffgehalt sinkt und
eine Verkleinerung der KorngrofRe diese erhoht.

Sun et al. [113] dokumentierten den Zusammenhang zwischen der Geschwindigkeit der Liiders-
Bander und der Dehnrate. Hall [114] untersuchte den Zusammenhang (iber die
Ausbreitungsgeschwindigkeit des Liders-Bands. Durch die Messung der Ausbreitung eines einzelnen
Luders-Bands in einer Eisenprobe schlugen sie eine mathematische Beziehung vor. Darin spiegelt die
Luders-Bandgeschwindigkeit s, den Quotienten aus der konstanten Traversengeschwindigkeit V der
Zugmaschine und der resultierenden Liders-Dehnung g, wider.

su= Gl.3
L

Die Modifizierung der Gl. 3 mit der Priiflange der Probe lp und der Dehnrate é anstelle der
Traversengeschwindigkeit und im Fall mehrerer Liiders-Bander N ergibt folgende Gleichung:
S, = ;L;L Gl. 4

Sun et al. [113] geben an, dass diese vorgeschlagenen Gleichungen entsprechend unter einem
einachsigen Spannungsfall an Stahlen validiert wurden. Aus den Pionierarbeiten von Cottrell und
Bilby geht hervor, dass genau diese Erscheinungsform der Streckgrenze als Konsequenz des
Freisetzens und Vervielfachen von Versetzungen hervorgeht. Die Initiierung des Liders-Bands,
namlich der starke Streckgrenzenabfall von der oberen FlieBspannung zur unteren konnte, durch eine
relativ zlgige Versetzungsvervielfachung hervorgerufen werden [115]. Der Mechanismus des
Fortschreitens von Liders-Bandern wird als ein Prozess aus Versetzungsmultiplikation innerhalb des
Bandes bzw. die Ubertragung von Versetzungen in benachbarte Regionen mit geringem Abstand vor
der Luders-Bandfront angenommen. Eine geschlussfolgerte Annahme gemaR Sun et al. [113] ist, dass
die Lluders-Bandgeschwindigkeit s, direkt mit der Versetzungsgeschwindigkeit im Verhaltnis
zueinandersteht. Aus den Untersuchungen von Hahn [116] geht folgende lineare Beziehung hervor:

s, = kv Gl 5

k stellt eine Materialkonstante und v die Versetzungsgeschwindigkeit dar. Wird die GIl. 3 mit GI. 5
entsprechend zueinander gleichgesetzt, kann durch Umstellung nach der
Versetzungsgeschwindigkeit v folgender Zusammenhang hergestellt werden:

/4
— Gl. 6

V= kep,
Allerdings kann auch mit steigender Konzentration ein metallurgischer Wirkmechanismus eintreten,
welcher zu einer starken Werkstoffschadigung fihrt und die mechanischen Eigenschaften sehr stark
abnehmen [88, 117-120]. Ein wesentlicher Unterschied in den Untersuchungen der Autoren sind die
Werkstoffe. Untersuchungsgegenstand sind austenitische Stahle [110], Mehrphasenstdhle (TRIP, DP,
CP) und einphasige hoherfeste Stahle [88, 117, 119]. Die Auspragung der Verfestigung ist stark vom
Geflige und der Wasserstoffkonzentration abhangig.
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In der Literatur werden die beiden konkurrierenden Effekte (hardening- / softening Effekt) kontrovers
diskutiert. Die oben beschriebene Ausfiihrung zum Zusammenhang der Versetzungsgeschwindigkeit
und dem Wasserstoff spiegelt sehr deutlich den hier vorliegenden hardening Effekt wider. Sofronis
et al. [121, 122] beziehen den Standpunkt der Erhohung der Versetzungsaktivitat. In diesem Fall ist
die Modellvorstellung nach Birnbaum und Sofronis nicht anwendbar.

Sofronis et al. [121, 122] belegen, dass die FlieBspannung in einem metallischen Werkstoff lokal
herabgesetzt wird. Diese These wurde auf Basis von reinem Nickel nachgewiesen. An dieser Stelle
sollte eine Ubertragbarkeit der Ergebnisse auf héherfeste FKB bzw. Eisenwerkestoffe hinterfragt
werden.

Die Autoren um Birnbaum und Sofronis etablierten auf Basis dieser experimentellen Untersuchungen
den hydrogen enhanced localized plasticity (HELP) Mechanismus. Der Grundgedanke ist die Erhohung
der Mobilitat der Versetzungen durch den aufgenommenen atomaren Wasserstoff. Nach Sofronis
[121] werden die Versetzungen von der Wasserstoffatmosphare abgeschirmt und infolgedessen die
Wechselwirkungsenergie zwischen einem Hindernis und den Versetzungen reduziert. Darliber hinaus
liefert Sofronis [121] einen analytischen Beleg fiir die Verringerung der Interaktion zwischen zwei
Stufenversetzungen.

Xu et. al [123] beobachteten anhand kaltverfestigter bzw. gegliihter Proben im Roheisen eine
Abnahme der FlieBgrenze bzw. der Zugfestigkeit. Zur Quantifizierung der Wechselwirkung zwischen
der Versetzungsdichte und der Degradation der mechanischen Eigenschaften schlussfolgern die
Autoren eine Erhohung der Versetzungsaktivitat gemaR dem HELP-Mechanismus.

Der Einfluss des Wasserstoffs auf eine Anregung der Versetzungsbewegung wurde von Beachem
[124] in experimentellen Untersuchungen nachgewiesen. Darin fand eine beschleunigte
Versetzungsbewegung unter Wasserstoffeinfluss statt. Dieses erhdohte Verformungsvermogen
begtinstigt ein Risswachstum (softening effect). Ein direkter Versprédungsmechanismus ist der
Einfluss auf die Versetzungsbewegung nicht, jedoch tragt er zur Versprédung bei. Birnbaum et al.
[125] untersuchten das Verformungs- und Bruchverhalten in Stdhlen in-situ mit Hilfe eines
Transmissionselektronenmikroskop (TEM). Die Autoren schlussfolgern, dass Wasserstoff durch eine
Anregung der Versetzungsaktivitat in Metallen zundchst unter niedrigen plastischen Dehnungen eine
Abnahme der Festigkeit verursacht (softening). Mit einer steigenden plastischen Verformung wird
eine Verfestigung (hardening) des Werkstoffs durch die Neubildung von Versetzungen durch
Wasserstoff erzielt. Dies erklart jedoch nicht den Effekt der sofortigen Verfestigung héherfester
niedriglegierter Stdhle und eine deutliche Schadigung bzw. Degradation der mechanischen
Glitewerte mit steigender aufgenommener Wasserstoffkonzentration.

Shivanyuk et al. [126] untersuchten an austenitischen Stdhlen die interatomaren Wechselwirkungen
und Versetzungseigenschaften mittels Elektronenspinresonanz bzw. mit ab-initio Berechnungen die
Elektronenstruktur. Die Autoren nehmen an, dass durch Wasserstoff eine hohere Dichte von freien
Elektronen um die Versetzungen generiert wird und infolgedessen eine erhohte
wasserstoffverstarkte Plastizitat verursacht wird. Es sinkt das Schubmodul und schlieRlich verringert
sich die kritische Schubspannung fir die Versetzungsbewegung. Weiterhin gehen die Autoren davon
aus, dass die Spannungen um die Versetzungslinie bzw. der Wechselwirkungsabstand beim
Versetzungsaufstau reduziert werden. Dadurch ist die zu Giberwindende FlieBspannung herabgesetzt
und die lokale Versetzungsbewegung startet bei deutlich niedrigeren Spannungen. Vorliegende hohe
Spannungen vor einer Rissspitze konnen an dieser ein plastisches Versagen des Werkstoffs auslésen.
Nach Sofronis und Birnbaum ist der Hauptgrund fir die wasserstoffunterstiitzte Rissbildung die
Zunahme der Versetzungsgeschwindigkeit vor der Rissspitze. Die Gleitvorgange im Geflige
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begiinstigen die Wasserstoffaufnahme und die Spannungen unterstiitzten hierbei die
Wasserstoffdiffusion zur Rissspitze.

Bezeichnend fiir den HELP-Mechanismus ist, dass der Bruch durch das stark lokalisierte plastische
Versagen auf mikroskopischer Ebene initiiert wird. Bruchflichen zeigen durch den gelosten
Wasserstoff deutlich kleinere und flachere Mulden als ohne Wasserstoff. Sehr detaillierte
fraktographische  Untersuchungen mit hochauflésender Technik belegen, dass die
Wasserstoffversprodung von Stahl lokal mit stark erhéhter Plastizitdt an der Rissspitze verbunden ist.
Die duktile plastische Verformung ist deutlich starker lokalisiert. Die makroskopische Versprodung
zeigt sich durch den Duktilitatsverlust im Zugversuch und einer Spaltbruch dhnlichen Oberflache.
Dieser ist flr viele reine Metalle und Legierungen, unter anderem auch austenitische Stahle und
Titan-Legierungen, anwendbar. Zusammengefasst geht aus [110] folgender Konsens hervor: Der
grundlegende Prozess der Wasserstoffversprodung ist eine Wechselwirkung zwischen dem
Wasserstoff und der Versetzungsbewegung. Xu und Zhang [123] diskutieren die Wirkung des
Wasserstoffs in Eisen, welcher sich zundchst an Versetzungen bindet. Auf Basis des HELP-
Mechanismus schlussfolgern die Autoren eine verbesserte lokale Plastizitat durch den Wasserstoff,
durch welche die Verteilung der Versetzungen geandert wird. Die verschiedenen Eisenproben
wurden kaltgewalzt und teilweise gegliiht. Die vorherige Kaltverformung des Eisens erhdhte die
Versetzungen, wodurch die Streckgrenze bzw. Zugfestigkeit anstiegen. Die Gesamtdehnung wurde
reduziert. Der an den Versetzungen eingeschlossene atomare Wasserstoff reduzierte deutlich die
Gesamtdehnung und gleichzeitig leicht die FlieBgrenze bzw. Zugfestigkeit. Die FlieRspannung nahm
unter Wasserstoff ab und wird dem HELP-Mechanismus zugeschrieben. Es zeigt sich eine deutliche
Abhdngigkeit zwischen der Hohe der Versetzungsdichte und der Degradation der mechanischen
Eigenschaften. Die hohere Versetzungsdichte in der kaltverfestigten Probe fiihrt zu einem Anstieg
der Wasserstoffmenge, welche an den Versetzungen getrappt ist, und zu einer stdrkeren
Verringerung der Gesamtdehnung.

Eine explizite Erkldarung des metallurgischen Effektes einer Rissbildung durch eine angeregte
Versetzungsbewegung ist nicht lieferbar. Zusatzlich ist eine fraktographische Charakterisierung
aufgrund nicht bekannter Merkmale nur sehr schwer moglich. Jedoch bietet dieser Mechanismus
einen Erkldrungsansatz fir die Verdnderung der mechanischen Eigenschaften diverser Werkstoffe.

Murakami[110] liefert einen Ubertragbaren und transparenten Erkldrungsansatz fur die
fraktografische Anderung in der Nihe von Einschlissen durch Wasserstoff fiir héherfeste
Feinkornbaustahle, siehe Abbildung 25. Der Wasserstoff induziert das Abgleiten, wobei dieser zuerst
diffundiert und sich anschlieBend an der Rissspitze konzentriert. Todoshchenko etal. [127]
beobachteten eine wasserstoffunterstitzte Rissbildung im Bereich der TiC/TiN-Einschlisse, wobei
die Risse an der Grenzflache Matrix-Einschluss begannen. Eine VergroBerung (Vergroberung) dieser
TiC/TiN-EinschlUsse fihrt zu einer hdheren Empfindlichkeit. Die Untersuchungen belegen zusétzlich,
dass ein martensitischer Stahl eine hohere Empfindlichkeit mit weniger oder kleineren Einschlissen,
welche nicht auf Ti basieren (bspw. Ca0), besitzt. Fujita und Murakami [128] kamen zu dem Schluss,
dass die TiN-Einschlisse in wasserstofffreien Proben ursachlich fir das Versagen sind.
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Abbildung 25: Schematische Darstellung zum Vergleich der Bildung, des Wachsens und der Koaleszenz von
Einschliissen mit und ohne Wasserstoff in Anlehnung an [110]

Demgegeniber konnte gezeigt werden, dass die Komplexeinschllsse, bspw. Al,05 (CaO)y, ursachlich
flr das Versagen in den Proben unter Wasserstoffeinfluss verantwortlich waren. Auerdem sind die
Autoren der Meinung, dass bei mehreren Arten von Einschlissen, d.h. Al,03 (CaO)x und TiN, die Al,O3
(CaO)x-Einschlisse schadlicher sind als TiN [128]. Dieser Zusammenhang wird durch Tiegel et al.[129]
und anderen Autoren[130] bestétigt. Einschliisse des Typs Al,03, MnS oder MnO werden direkt in
Verbindung mit einer hoheren Anfilligkeit gegeniber einer HIC (hydrogen induced cracking)
gebracht. Mit Hilfe der fraktografischen Untersuchungen belegen Kim et al. [131], dass die HIC
bevorzugt an Einschllissen entstanden, welche mit Al- und Ca-Oxiden angereichert waren. Huang et
al.[130] dokumentieren, dass die meisten HIC an Einschliissen, welche Mn, Al, Ca und Ti beinhalten,
initiiert wurden und transkristallin in den GWS bzw. liberwiegend interkristallin im abgeschreckten
Zustand (WEZ) fortgeschritten sind.

Eine Kombination aus HEDE und HELP beschreibt den von Lynch [106] im Jahr 1976 vorgeschlagenen
AIDE (Adsorption-Induced Dislocation Emission) Mechanismus. Die Idee ist, dass der geldste
(aufgenommene) Wasserstoff an der Oberflache im Bereich von Spannungskonzentrationen, bspw.
Rissspitzen, adsorbiert. Die Adsorption von Wasserstoff fiihrt in diesen Bereichen (Rissspitzen) durch
den HEDE Mechanismus und die Erleichterung einer Versetzungsbewegung zu einer Schwachung der
inneratomaren Bindung bzw. der Kohdasionsfestigkeit des Werkstoffs. Diesem Prozess folgt durch den
HELP Mechanismus ein Risswachstum, welches durch Gleiten liberlagert ist, mit der Auspragung von
Mikroporen. Die Kernaussage ist die Bildung und das Wachsen von Rissen durch Dekohésion und
Versetzungsinteraktion an der Rissspitze. Die Modellvorstellung besagt, dass Risswachstum mit
Uberlagertem Bruch durch eine kombinierte Wirkung aus einem Gleiten an der Rissspitze mit
Microvoid-Coalescence (MVC) hervorgerufen wird. Lynch [106] beschreib, dass die
Wasserstoffadsorption die interatomaren Bindungen schwacht und damit die Versetzungsemission
von Rissspitzen férdert, wodurch ein groRerer Anteil der Versetzungsaktivitat zu Risswachstum fihrt.
Die Versetzungsemission erzeugt auf entsprechend geneigten Gleitflachen sowohl Rissentstehung als
auch Risswachstum. So kommt es bei niedrigeren Dehnungen zu einer Koaleszenz von Rissen mit
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Hohlrdumen. Die Erscheinungsform der Bruchflichen durch AIDE sind prinzipiell flachere
Vertiefungen. Die Griibchen, welche bei einem AIDE/MVC-Prozess entstehen, sind scheinbar kleiner
und zum Teil auch flacher im Vergleich zum duktilen Bruch. Die durch den AIDE-Mechanismus
erzeugten Risse verlaufen interkristallin oder transkristallin, je nachdem wo die Versetzungsemission
und die Hohlraumbildung am einfachsten stattfinden.

Park et al. [132] schlussfolgern anhand ihrer Untersuchungen, dass die Verringerung der Korngrof3e
zu einer VergroRerung der Korngrenzenflache fihrt, wodurch der in der Korngrenze getrappte
Wasserstoff sich besser verteilen kann und dadurch die normierte Menge an Wasserstoff pro
Einheitslange der Korngrenze reduziert wird. Der Autor zeigt eine Verschiebung des Bruchcharakters
von niedrigen Quasispaltbruchanteilen bei kleiner KorngrofRe hin zu einem hohen Anteil von
interkristallinem Bruch bei hoherer KorngrofRe [132]. Fuchigami et al. [133] stellten fest, dass eine
Kornfeinung die Gleitlange von Versetzungen reduziert. Dadurch wird die Leerstellenbildung durch
die Versetzungsdynamik in der Gegenwart von Wasserstoff unterdriickt, was zu einer Verringerung
der Anfilligkeit flr eine Wasserstoffversprodung fiihrt. Die Autoren in [134] schlussfolgern, dass die
Anzahl der zu erwartenden Versetzungen in den Gleitbandern proportional zur KorngréRe ist, so dass
sich an der Korngrenze eine geringere Wasserstoffkonzentration ansammelt, wodurch eine geringere
Empfindlichkeit resultiert.

Die diskutierten Aspekte zur Interaktion der verschiedenen Mikrostrukturen mit dem
aufgenommenen Wasserstoff bringen haufig eine Wechselwirkung mit den Versetzungen hervor. In
der Literatur wurde nachgewiesen, dass Schrauben- bzw. Stufenversetzungen einen abweichenden
Einfluss auf den Wasserstofftransport haben [135]. Die Autoren weisen darauf hin, dass, wenn die
Versetzungsgeschwindigkeit einen bestimmten Wert annimmt, welcher als Losbrechgeschwindigkeit
bekannt ist, der Wasserstoff nicht mit der Versetzungsbewegung mithalten kann. Hoherfeste Stahle
besitzen im Allgemeinen eine Mikrostruktur aus Martensit und Bainit, welche Gber eine groBe Menge
an Versetzungen verfiigen [136]. In den Untersuchungen von Takasawa [136] wurde der Einfluss der
Versetzungsdichte auf die Sensitivitat gegeniiber einer Degradation der mechanischen Eigenschaften
in niedriglegierten hoherfesten Stahlen analysiert. Takasawa [136] nutzte zur Quantifizierung des
Einflusses der Versetzungsdichte (XRD-Messung) auf die Werkstoffschadigung ebenfalls den HDI
(Hydrogen Embrittlement Index) unter der Verwendung der Brucheinschniirung, siehe 5.2.1. Die
Verbesserung der Anfilligkeit gegeniiber einer Werkstoffschadigung durch Wasserstoff bei
abnehmender Versetzungsdichte kann als Folge der unterdriickten Leerstellenbildung aufgrund einer
Erhohung des mittleren Versetzungsintervalls interpretiert werden.

Die schadigende Wirkung des Wasserstoffs in metallischen Werkstoffen wird in der Literatur haufig
mit ,,Wasserstoffversprodung’ bzw. im Englischen mit ,,Hydrogen Embrittlement” bezeichnet.
Nachweislich ist insbesondere die Abnahme der Duktilitdat bis zur kompletten Versprodung des
Werkstoffes, woraus die Bezeichnung Wasserstoffversprédung entstanden ist [7, 88]. Das Phanomen
der Wasserstoffversprodung ist in vielen Schadensfallen mitunter ursachlich fir eine Kaltrissbildung,
insbesondere in geschweilften Konstruktionen aus hoherfesten FKB. Die moglichen
Wirkmechanismen des atomaren Wasserstoffs im Metallgitter, die Erscheinungsform der
wasserstoffunterstiitzten Rissbildung sind vielschichtig und werden fortlaufend kontrovers diskutiert
[137, 138].

In [139] wurde an unterschiedlichen WEZ (GK- und FK-WEZ) eines mikrolegierten Druckbehalterstahls
fir den Einsatz bei hdheren Temperaturen im Schweilarbeitsbereich mit unterschiedlichen tg/s-
Zeiten komplexe Werkstoffschadigungen nachgewiesen. Die Untersuchungen belegen flr die
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martensitische FK-WEZ mit einer niedrigen tg/s-Zeit eine hohere Sensibilitdt gegeniliber einer
Degradation der mechanischen Eigenschaften im Vergleich zur bainitischen GK-WEZ mit einer
héheren tg/s-Zeit. Der Autor verknlpft diese Reihenfolge der Werkstoffschadigung direkt mit der
Harte der entsprechenden Mikrostrukturen und leitet daraus die Sensibilitdit gegeniliber einer
Werkstoffschadigung durch Wasserstoff ab. Demgegeniiber belegt der Autor in [139] an einem
niedriglegierten kohlenstoffarmen und kriechbestandigen Stahl, dass dieses Kriterium der Harte nicht
allgemeingiiltig ist. Die ermittelte Reihenfolge der Mikrostrukturen beziiglich der Stadrke einer
Werkstoffschadigung durch Wasserstoff kann nicht direkt mit den ermittelten Hartewerten korreliert
werden. Es wurde ein hoheres Potential einer Degradation der mechanischen Eigenschaften im GWS
gegenliber der FK-WEZ und dem Schweillgut nachgewiesen. In der Gegenliberstellung von Rhode
[139], zeigt der T22 (Cr-Mo) mit 190 HVO,5 im GWS gegeniiber dem T24 mit 220 HV0,5, welcher
zusatzlich mit Ti, V und B legiert ist, den geringsten Widerstand gegeniiber einer Abnahme der
mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff. Zusammengefasst ist das Kriterium der Harte
offensichtlich nur bedingt fir eine Qualifizierung der Sensibilitdit gegenliber einer
Werkstoffschadigung durch Wasserstoff anwendbar. Eine generelle Aussage, dass eine hohe Harte
bzw. die GK-WEZ grundsatzlich zu einer hoheren Werkstoffschadigung durch die Interaktion mit
Wasserstoff flihren, ist nicht moglich. In Gefligestrukturen, welche auf Basis hoherer
Kohlenstoffgehalte bzw. durch einen Vergilitungsvorgang eingestellt werden und in Folge einer
schweiBtechnischen Verarbeitung in der WEZ aufharten kénnen, ist die Einschdtzung des Risikos
einer Werkstoffschadigung durch Wasserstoff durchaus praktikabel. Es ist anzunehmen, dass die
Sensibilitdt signifikant durch die chemische Zusammensetzung, Temperaturbeeinflussung wahrend
einer  schweitechnischen  Fertigung und durch  weitere  metallurgische  Aspekte
(Ausscheidungscharakteristik, Versetzungsdichte) eines Werkstoffs beeinflusst wird. Diese Beispiele
zeigen den Forschungsbedarf zur Untersuchung der Degradation der mechanischen Eigenschaften
durch Wasserstoff, insbesondere fir die wirtschaftlich stark relevanten hoherfesten
Feinkornbaustahle, auf. In der Literatur stitzten sich die Untersuchungen Uberwiegend auf
Grundwerkstoffe. Insbesondere die Interaktion und Wirkung des aufgenommenen Wasserstoffes in
Schweillnahtgefiigen aus unterschiedlich hergestellten Feinkornbaustdhlen ist zum derzeitigen
Kenntnisstand ungeniigend.

Die vorliegenden Theorien bieten teilweise Erkldrungsansétze fiir die phdnomenologische
Erscheinungsform der wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschddigung, jedoch sind die Erkenntnisse
iber die Interaktion zwischen Versetzungen und Wasserstoff hinsichtlich einer quantitativen
Uberpriifung der Annahmen zum derzeitigen Stand nicht ausreichend. Dem Kenntnisstand zur Folge
existiert keine allgemeingiiltige wissenschaftliche Theorie zur Kldrung des Phdnomens der
wasserstoffunterstiitzten Schddigung. Teilweise ist eine Verkniipfung der Degradation der
mechanischen Eigenschaften mit der Rissbildung bzw. einem -fortschritt nicht vorhanden.
Grundlegend ist die Erforschung einer Verdnderung der mechanischen Eigenschaften durch den
aufgenommenen Wasserstoff, bevor eine potentielle Rissinitiierung stattfindet, ungentigend in den
GWS. Die Forderung nach einem universellen Mechanismus fiir die Degradation der mechanisch-
technologischen Glitewerte héherfester FKB kann nicht geliefert werden.

Eine weitere offene Frage ist, wie wird die WEZ eines vergiiteten bzw. thermomechanisch
hergestellten FKB gegeniiber den GWS durch Wasserstoff geschddigt? Die Interaktion der
Versetzungen mit dem Wasserstoff gemdf3 der Plastizitdtstheorien deutet auf eine starke Degradation
der mechanischen Eigenschaften aufgrund der abgeschreckten Gefiigestrukturen in der GK- bzw. FK-
WEZ héherfester FKB hin. Die Literatur liefert zum derzeitigen Kenntnisstand keine vergleichenden
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Untersuchungen zwischen den unterschiedlichen WEZ der thermomechanischen und vergiiteten
héherfesten Feinkornbaustdhle.

2.3.2 Reduzierung des Risikos der wasserstoffunterstiitzten Kaltrissbildung

Die wasserstoffunterstitzte Schadigung von Metallen unterliegt der grundlegenden Wechselwirkung
von drei Komponenten, Abbildung 26. Demnach treten wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschaden
im Wirkdreieck aus einer Interaktion zwischen dem Werkstoff (lokales Geflige), dem Verfahren
(Wasserstoffaufnahme) und der Konstruktion (mechanischen Beanspruchung) auf.

A\
/ \

/

/
/ X
/ Werkstoff \
/

/
/

/ THerstellung / Verarbeitung: \

/ v \

/ Mikrogefiige

(HAC)
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Abbildung 26: Einflussfaktoren auf die wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschddigung, HAC — Hydrogen Assisted
Cracking

Die Degradation der mechanisch-technologischen Giitewerte des Werkstoffs durch Wasserstoff kann
zum Versagen eines Bauteils, bereits wahrend der schweiRtechnischen Fertigung, ohne einer
zusatzlichen duReren Beanspruchung fiihren. Der Prozess der Wasserstoffdiffusion im Metallgitter ist
stark temperatur- und zeitabhdngig. Dies birgt die Gefahr einer wasserstoffunterstitzten
Kaltrissbildung Stunden bis mehrere Tage nach der Fertigung oder im spateren Betrieb des Bauteils.
Eine Rissbildung in einem Bauteil aus hoherfestem FKB wird genau dann stattfinden, wenn im Bauteil
eine bestimmte Beanspruchung in dem lokal vorliegenden Geflige Uberschritten wird. Diese
Beanspruchbarkeit des vorliegenden Gefiliges kann durch den aufgenommenen Wasserstoff deutlich
herabgesetzt werden. Oftmals ldsst sich eine bestimmte Beanspruchung (SchweilReigenspannung
oder Betriebsspannungen) nur gering oder Gberhaupt nicht mehr beeinflussen.

Konkret muss bei einer zusatzlichen Wasserstoffaufnahme der Grad einer Herabsetzung der
Beanspruchbarkeit des lokalen Gefliges durch Wasserstoff erforscht werden. Die Frage, ob eine
Beeinflussung des lokalen Gefliges (Werkstoffs) tiber eine Anpassung des SchweiRprozesses die
Gefahr einer Minimierung der Werkstoffschadigung moglich ist, bleibt offen.
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Tabelle 2: Einfluss der Wirmefiihrung vor, wéhrend und nach dem Schweif3en auf die Risikominimierung einer
wasserstoffunterstiitzten Kaltrissbildung

Geflgeeinfluss generelle Wirkung

e Hohere H-Konzentration in
WEZ durch verzogerte

Abkihlun
) e Einhaltung tg/s-Zeit . inhomogegne [82],
Vorwarmen /Gefugeeinstellung/mech Wirmeverteilung mel [140-
. Eigenschaften & Mgl 142]

Risikominimierung: nicht
signifikant

o keinen Effekt
o Anstieg lokaler Dehnungen in (143,

WEZ 144],
Zwischenlagentemperatur « Geftgeelnstellung . C\;E;ieg Eigenspannungen ’[142]
[145,
Risikominimierung: nicht 146]
signifikant
e Keine
Eigenspannungsbeeinflussun (82],
e Hohere [144]
Nachwirmen e Keine Nachwarmtemperatur ’
Gefligebeeinflussung wdhlen anderenfalls (147]
ausreichende Nachwdrmzeit
anwenden (148-
150],

Risikominimierung: signifikant

Grundsatzlich ist der Wasserstoffeintrag wahrend der schweiRtechnischen Fertigung hoherfester FKB
zu vermeiden bzw. zu minimieren. Gezielte Warmefiihrungsprozeduren vor, wahrend und nach dem
Schweillen verfolgen das Ziel einer Absenkung des aufgenommenen Wasserstoffes. Gegenulber
gezielten Warmeprozeduren geht aus Untersuchungen [143, 144] hervor, dass durch den Abbau
hoher lokaler Dehnungen bzw. Spannungen die Kaltrissgefahr nicht signifikant gesenkt werden
konnte. Die Grundlage einer gezielten Warmefiihrung ist zum einen ein hoheres Temperaturregime
zur Ausnutzung der temperaturabhangigen Diffusionskoeffizienten (siehe Abschnitt 2.4.2) und zum
anderen die Verlangerung der Effusionszeit (siehe 2.4.3). Zur Einhaltung der geforderten mechanisch
technologischen Giitewerte, seitens der Stahllieferanten, ist eine Warmebehandlung von deutlich
iber 200 °C zu vermeiden. Die folgende Tabelle 2 fasst die Effektivitat gezielter Warmefihrungen auf
die Minimierung des Risikos der wasserstoffunterstiitzten Kaltrissbildung zusammen.

Abgeleitet aus der Literatur in Tabelle 2 liefert das Nachwdrmern eine gute Wirksamkeit
hinsichtlich einer angemessenen Reduzierung des Risikos einer wasserstoffunterstiitzten
Werkstoffschddigung durch eine Wérmefiihrung. Die gezielte Beeinflussung der Einflussfaktoren,
bspw. die mechanische Beanspruchung gemdf3 Abbildung 26, zur Absenkung des Risikos einer
Werkstoffschddigung durch den aufgenommenen Wasserstoff ist umsetzbar. Ungekldrt ist,
inwieweit eine gezielte Beeinflussung des lokalen Gefiiges eine Werkstoffschédigung durch
Wasserstoff minimieren kann.
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2.4 Wasserstofftransport im Metallgitter

Der Vorgang des Wasserstofftransportes im Metallgitter unterliegt mehreren verschiedenen
Prozessschritten. Die Literatur [96] beschreibt den Wasserstofftransport in mehreren Teilprozessen.
Der Prozess der Wasserstoffaufnahme wird hinsichtlich der Verstandlichkeit in zwei Teilschritte
gegliedert. Zum einen ist es die Anlagerung (Adsorption) des Wasserstoffs an die
Werkstoffoberfliche und zum anderen der Eintritt (Absorption) des Wasserstoffs. Der nachste
Prozess ist die Wasserstoffdiffusion durch das Metallgitter. AbschlieBend erfolgt die
Wasserstoffabgabe Uber die Phasengrenze in die Atmosphéare (Wasserstoffeffusion). Das fir diese
Arbeit relevante Wasserstoffangebot stammt aus dem umgebenen gasformigen oder flissigen
Medium. Die relevanten Transportmechanismen beschrianken sich in dieser Arbeit auf den
Wasserstofftransport im festen Metallgitter.

2.4.1 Wasserstoffaufnahme

Der erste Prozess untergliedert sich zunachst in zwei Stufen und bildet die Voraussetzung fiir die
Wasserstoffdiffusion durch das Metallgitter. Die erste Stufe umfasst die Anlagerung des Wasserstoffs
an die Werkstoffoberfliche und wird als Adsorption bezeichnet und der zweite Teilschritt
(Absorption) umfasst den Eintritt Gber die Metalloberfliche. Grundsatzlich wird molekularer
Wasserstoff (H,) bei Raumtemperatur (bzw. unter Normbedingungen) nicht vom Metallgitter
aufgenommen. Unter Zufihrung von Energie (Dissoziationsenergie) ist unter gewissen
Randbedingungen, elektrochemisch oder durch den Energieeintrag beim SchweiRen (bspw. durch
den Lichtbogen, 2.4.1.1), ein Ubergang in atomaren Wasserstoff moglich. Das Vorhandensein von
diesem an einer Grenzschicht zum Metall fiihrt zu einer spontanen signifikanten Aufnahme von
Wasserstoff ins Metallgitter [151].

Dabei kénnen die beiden Teilschritte jeweils aus der Gasphase oder aus einem Elektrolyten erfolgen.
Zunachst wird kurz auf die Wasserstoffaufnahme aus der Gasphase eingegangen. Dieser Vorgang
beschreibt die Aufnahme des Wasserstoffs in den Werkstoff aus einer gasformigen Umgebung bspw.
durch Korrosionsprozesse. Die Aufnahme aus der Gasphase lauft grundsatzlich nach dem folgenden
Prinzip ab:

Hy & HZ,ads <> 2Hads € 2Habs Gl.7

Diese Beziehung (Gl. 7) stellt vereinfacht die Adsorption des molekularen Wasserstoffs H; a¢s an die
Oberflache, die Dissoziation in den atomaren Zustand (Hags) und die Aufnahme des absorbierten
Wasserstoffs (Haps) dar. Die Absorption einer Wasserstoffkonzentration, welche eine deutliche
Werkstoffschadigung hervorruft, ist nur unter hohen Driicken moglich. Eine Anwendung zur gezielten
Wasserstoffaufnahme aus der Gasphase ist die Druckwasserstoffbeladung. Weitere
Randbedingungen sind, neben den notwendigen Driicken von mehreren hundert bar, hohe
Temperaturen (mehrere hundert Grad Celsius) und lange Beladezeiten. Die Adsorption bzw. die
Dissoziation des molekularen Wasserstoffs zu atomarem bendtigt gemaR der Beziehung in Gl. 7 eine
entsprechende Adsorptions- bzw. Dissoziationsenergie. Das Sievert'sche Gesetz[152] liefert eine
Beschreibung fiir den eingetragenen atomaren Wasserstoff wahrend des Prozesses der
Wasserstoffaufnahme.

HD=C (pHZ) Gl.8
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AG
Mit HD als atomare Wasserstoffkonzentration im Metallgitter und C = er™ als temperaturabhingige

Konstante, worin AG die Reaktionsenergie fir Adsorption und Dissoziation, R die universelle
Gaskonstante und T die Dissoziationstemperatur darstellen. Der duRere Wasserstoffpartialdruck ist
durch Py, beschrieben. Die Konzentration des angelagerten bzw. aufgenommenen Wasserstoffs

steigt mit dem Druck und der Temperatur.

Ein probates Mittel zur Wasserstoffeinbringung ist die Aufnahme aus einem fliissigen Elektrolyten.
Die Ausfiihrungen zur elektrochemischen Beladung lber einen Elektrolyten sind im Folgenden
detaillierter beschrieben. In der Praxis erfolgt die Wasserstoffaufnahme (iblicherweise (iber den
Schweillprozess wahrend der Fertigung. Fiir eine Bewertung der Interaktion von Wasserstoff mit den
hier behandelten hoherfesten FKB wurde die Wasserstoffbeladung lber eine wassrige Losung
realisiert. Das grundlegende Prinzip ist hierbei eine kathodische Wasserstoffentwicklung. Auch in
diesem Fall findet die Wasserstoffaufnahme gemal} der Gl. 7 statt. Der Wasserstoff entsteht bei
diesem kathodischen Prinzip, wie folgt:

2H*+2e —H; Gl.9

Das Anlegen eines elektrischen Potentials kann die elektrolytische Auflosung des Metallgitters
reduzieren (Korrosionsschutz). Bei einer Uberschreitung eines definierten Wertes des angelegten
Potentials entsteht jedoch atomarer Wasserstoff. Die heute vorliegenden Reaktionsgleichungen fiir
die Wasserstoffentwicklung sind die Mechanismen nach Tafel, Volmer und Heyrowsky. Gennero
[153, 154] verweist in seinen Untersuchungen, worin der Volmer-Heyrowsky-Tafel Mechanismus
analytisch untersucht wird, auf die Wasserstoffentwicklungsreaktion, genannt (hydrogen-evolution-
reaction: HER). In der Literatur existieren weitere Modellvorstellungen beziglich des
Wasserstoffeintritts in die Metalloberflache. Allerdings gilt die Funktion des Volmer-Heyrowsky-
Tafel-Mechanismus fir die Wasserstoffentwicklungsreaktion (HER) an metallischen Elektroden als
experimentell gesichert und wurde entsprechend in der Literatur ausfihrlich untersucht [153]. Im
Allgemeinen laufen die folgenden Mechanismen zur Wasserstoffentwicklung in sauren oder
basischen Losungen ab. Die Kinetik der Mechanismen kann entsprechend der Volmer-Heyrowsky-,
Volmer-Tafel- oder simultan Volmer-Heyrowsky-Tafel-Reaktion ablaufen [154]. Dabei ist der erste
Schritt in der Gesamtreaktion die Entstehung des adsorbierten Wasserstoffs auf der Metalloberflache
von der Elektrode nach der Volmer-Reaktion [155].

H*+ e — Hag (saure Lésung)

Gl. 10
H,0 + e — Haq+ OH- (alkalische Losung)

Der nachste Schritt in der Reaktionsfolge ist die Heyrowsky- oder Tafel-Reaktion. Die Heyrowsky-
Reaktion lauft gemaR Gl. 11 ab [155] und die Tafel-Reaktion gemaR Gl. 12.

H*+ e + Hag — H; (saure Lésung)
Had + H20 + e — H, + OH- (alkalische Losung)

Hag + Hag = H2 Gl 12

Gl. 11

Vereinfacht formuliert, findet auch hier das gleiche Schema gemaR der Beziehung in der Gl. 7 statt.
Der molekulare Wasserstoff wird zunachst adsorbiert, dissoziiert in atomarem Wasserstoff, tritt in
den Werkstoff ein und wird entsprechend absorbiert. Die Volmer-Reaktion sorgt durch den
kathodischen Prozess, dass Protonen (saure Losung) bzw. Wasser in alkalischen Elektrolyten entladen
werden, Gl. 10. Die so entstandenen Protonen kénnen anschlieRend an der Metalloberflache
adsorbiert werden. Die Folgereaktionen nach Heyrowsky bzw. Tafel sorgen fiir eine Rekombination
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der Wasserstoffatome zu molekularem Wasserstoff. Diese desorbierten Wasserstoffmolekile
steigen als Gasblasen im Elektrolyten auf. Durch die Kombination des kathodischen Prozesses nach
Volmer und einer anschlieBenden Rekombination zu gasformigem Wasserstoff, laufen diese
Reaktionen als Gesamtreaktionen bzw. als Elektrodenbruttoreaktion wahrend einer kathodischen
Wasserstoffentwicklung ab [155]. Die Wasserstoffentstehung und -aufnahme laufen gleichzeitig ab.
Weiterhin werden den Elektrolyten sogenannte Promotoren (Verbindungen mit Phosphor (P),
Schwefel (S), Arsen (As)) hinzugegeben, um die Rekombination des adsorbierten Wasserstoffs an der
Metalloberfliche zu minimieren [156, 157]. Haufig wird fir die elektrochemische
Wasserstoffbeladung einer As-Verbindung als Promotor verwendet. Dies fiihrt zur Zunahme der
Wasserstoffkonzentration an der Eintrittsseite. Die Menge des absorbierten Wasserstoffs wird von
der chemischen Zusammensetzung des Werkstoffs, der Oberflachengite und nicht zuletzt von den
elektrochemischen Bedingungen signifikant beeinflusst. In der Literatur [129, 158, 159] ist eine
Abhéangigkeit von den gewahlten Beladeparameter auf mogliche Werkstoffschadigungen belegt. Es
kann eine Werkstoffschadigung an der Oberfliche oder im Inneren des Werkstoffs auftreten.
Optimale kathodische Beladeparameter in Abhangigkeit des verwendeten Werkstoffs gewahren eine
optimale Wasserstoffaufnahme ohne stérende Einfliisse. Der Eintritt des atomaren Wasserstoffs
stellt die Voraussetzung fiir die Wasserstoffdiffusion durch das Metallgitter und dessen komplexe
Wirkung auf die mechanischen Eigenschaften des Metalls dar.

Loslichkeit

Die zuvor beschriebenen Teilschritte der Wasserstoffaufnahme verlaufen reversibel. Unter der
Voraussetzung, dass der Wasserstoff im Metallgitter in atomarer Form geldst ist, gilt Gl. 8. Im
weiteren Verlauf der Arbeit wird angenommen, dass der Wasserstoff in der Metallmatrix in atomarer
Form vorliegt. NaturgemaR besitzt der Wasserstoff aufgrund seiner GroRe bzw. Masse eine hohe
Beweglichkeit und ist deswegen interstitiell auf den Zwischengitterpldtzen gelost [160, 161].
Metallurgisch bildet der Wasserstoff in der Metallmatrix einen Einlagerungsmischkristall. Im
Metallgitter stehen dem Wasserstoff in den Kristallstrukturen verschiedene Zwischengitterplatze zur
Verfligung. Dies sind die tetraedrischen und oktaedrischen Zwischengitterplatze im krz-Gitter [37].
Aufgrund des Platzes findet die Einlagerung bevorzugt auf den tetraedrischen Zwischengitterplatzen
statt. Sanchez et.al [162] geben an, dass hohe Wasserstoffkonzentrationen zu einer héheren
Aufenthaltswahrscheinlichkeit, aufgrund energetisch glnstigerer Verhaltnisse, auf den
Oktaederplatzen flihren. Dadurch kann das krz-Gitter tetragonal verzerrt werden und es entsteht ein
tetragonal-raumzentriertes Gitter. Demgegenliber werden niedrige Wasserstoffkonzentrationen
eher auf den tetraedrischen Zwischengitterplatzen gelost. Im Allgemeinen weist a-Eisen (perlitische,
ferritische, bainitische und martensitische Geflige) im Vergleich zum y-Eisen (austenitisches Geflige)
deutliche Unterschiede in Bezug auf Wasserstoffloslichkeit und -diffusion auf [163, 164]. Im y-Eisen
ist die Loslichkeit um circa drei GroRenordnungen héher als im a-Eisen und die Diffusion ist um flinf
GroRenordnungen niedriger [157, 165, 166]. Das hohere Losungsvermogen eines kfz-Gitters im
Vergleich zum krz lasst sich durch die Betrachtung der Gitterparameter ableiten. Demnach verflgt
der Wasserstoff auf den oktaedrischen Zwischengitterplatzen des kfz-Gitters mehr Platz. Im Vergleich
zum idealen Gitter ist die Realstruktur der hoherfesten FKB deutlich starker gestort bzw. mit
Imperfektionen versehen. Diese Defekte erhohen die Wasserstoffloslichkeit oberhalb des reinen
Eisengitters. Im weiteren Verlauf werden diese Defekte als Wasserstoffsenken bzw.
Wasserstofffallen bezeichnet, siehe Abschnitt 2.4.2. Im Vergleich der interstitiellen Loslichkeit fihrt
die Ansammlung des Wasserstoffs an Defekten zur Minimierung der Gesamtenergie des Systems. Fir
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die weiteren Ausfiihrungen wird davon ausgegangen, dass der Wasserstoff im Metallgitter
interstitiell, in dhnlicher Weise wie Kohlenstoff, atomar gelost ist.

2.4.1.1 Wihrend des SchweiBens

Grundlegende Voraussetzung fir die Wasserstoffaufnahme ist die atomare Form des Wasserstoffs.
Unter Normbedingungen liegt dieser in molekularer Form vor. Potentielle Wasserstoffquellen
wihrend einer schweiBtechnischen Fertigung sind: Starke Verunreinigungen (Schmiermittel, Ole),
hohe Umgebungsluftfeuchtigkeit, Brennerklhlung Wasserstoff im Schutzgas,
SchweiRzusatzwerkstoff und Hilfsmittel (Pulver, Elektrodenumhdillungen und Fiillungen in Drdhten).
Diese Quellen lassen sich insbesondere bei Reparaturschweiungen oftmals nicht ausschlieRen.
Prinzipiell haben neben dem Schweilverfahren und den Umgebungsbedingungen mafRgeblich der
SchweiRzusatz, die SchweilRparameter und die SchweiRnahtgeometrie einen signifikanten Einfluss
auf den eingebrachten Wasserstoff [167, 168]. Zimmer [88] zeigte, dass auch bei wasserstofffreien
Elektroden und Schutzgas mit einer Grundkonzentration von 1 ml/100 g im aufgeschmolzenem
SchweiRgut zu rechnen ist. Ursache dafir ist die Wasserstoffaufnahme aus der umgebenden
Atmosphére. Neben den moglichen Quellen beschreibt die Abbildung 27 schematisch die einzelnen
Teilschritte der Wasserstoffaufnahme wéhrend des SchweiRens.

Elektrode

(+/-),(9) _
SchweiBrichtung

Schutzgas

Lichtbogen

|
Brennfleck |

Abbildung 27: Schematische Darstellung der Wasserstoffaufnahme wéhrend des Schweifiens [169]

Der molekulare Wasserstoff dissoziiert bzw. ionisiert partiell in atomaren Wasserstoff durch die sehr
hohen Temperaturen des Lichtbogens (1). Dieser wird an die Schmelzbadoberfldche transportiert
und  adsorbiert.  Untersuchungen  belegen einen  Zusammenhang zwischen der
Oberflachentemperatur des Schmelzbades und den Adsorptionsschritt [170]. Mit steigender
Temperatur sinkt die Aufnahmefdhigkeit des atomaren Wasserstoffs durch seine starke
Reaktionsfreudigkeit, die Aufnahme des molekularen nimmt hingegen zu [171]. Der Prozess der
chemischen Bindung an Phasengrenzflachen wird als Chemisorption bezeichnet und im Gegensatz
dazu wird der molekulare Wasserstoff durch schwache physikalische Krafte (Van-der-Waals‘sche)
bzw. Physisorption an der Grenzflache angelagert [170]. Daraus folgt eine erhéhte Aufnahme des
atomaren Wasserstoffs in den kalteren Randzonen des Schmelzbades [171]. Im Teilschritt 2 bewegt
sich der atomare Wasserstoff in Richtung des Brennflecks im Lichtbogen und wird dort partiell
absorbiert [171]. Durch Gleichgewichtsprozesse wird ein Teil des molekularen Wasserstoffs an der
Grenzflache Lichtbogen-Schutzgas wieder desorbiert (3) und bewegt sich in die Umgebung (4). Der
absorbierte Wasserstoff wird durch schmelzbadbedingte Stromungsverhaltnisse (Lorenzkraft und
Maragoni-Effekt) verteilt (5). Der Lichtbogen bzw. auch das Schmelzbad erzeugen Druckverhéltnisse,
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welche die Bewegung des absorbierten atomaren Wasserstoffs in das frisch erstarrte Schmelzbad
forcieren (6). Im Schritt (7) kommt es zur Rekombination der Wasserstoffatome unter der
Randbedingung, dass die Wasserstoffkonzentration im geschmolzenen Werkstoff die
Loslichkeitsgrenze im festen Zustand im Schmelzpunkt bei einem bar Wasserstoffdruck
Uiberschreitet. Mit anderen Worten es kann eine Porenbildung eintreten, wenn die Loslichkeit nach
dem Sievert'schen Gesetz fir pu,=1bar betragt. Aufgrund von Gleichgewichtsbedingungen

desorbieren die Wasserstoffatome aus dem bereits erstarrten und abkihlenden SchweiBgut (8).
Waihrend des Abkihlvorgangs des Schmelzbades nimmt die Wasserstoffloslichkeit ab und zusatzlich
tritt ein Loslichkeitssprung durch die Gitterumwandlung des Eisens ein. Die Lichtbogencharakteristik
wahrend des Schweilfens wird signifikant von der Polung der Elektrode beeinflusst (9). Die
Lichtbogenlange und folglich die Dissoziationsflache bestimmt die Wasserstoffaufnahme aus der
Atmosphdre [172, 173]. Eine notwendige schweilltechnische Fertigung unter feuchter
Umgebungsluft sollte daher unter einem kurzen Lichtbogen erfolgen. Darlber hinaus bestimmt der
Tropfendurchmesser des abschmelzenden SchweilRzusatzes die Wasserstoffaufnahme. Die Hohe des
Volumens des Tropfens ergibt eine spezifische bestimmende Oberflache. Mit steigendem
Tropfenvolumen ist die Verweilzeit des Tropfens am Elektrodenende die charakteristische GroRe.
Draugelates et al. [171] beobachteten, dass bei der Impulstechnik mit steigender Schweillspannung
der Wasserstoffgehalt zunahm.

2.4.2 Diffusion und Trapping

Der Transportmechanismus des atomaren Wasserstoffs im Metallgitter wird durch die Diffusion
beschrieben. Dieser Prozess beschreibt den Konzentrationsausgleich des Wasserstoffs in der
Metallmatrix durch Platzwechselvorgdange und stellt somit den wichtigsten Teilschritt dar. Die fir
diese Arbeit notwendigen Zusammenhdnge werden anhand der Diffusion im festen Metallgitter
erortert. Der Diffusionsvorgang bestimmt die Geschwindigkeit und Menge des Wasserstoffs und ist
somit direkt fir die Wechselwirkung mit dem Metallgitter verantwortlich. Zunachst wird der geloste
atomare Wasserstoff auf den Zwischengitterplatzen betrachtet. Bollinghaus [96] schlagt vor, dass die
Betrachtung zwischen Diffusibilitat und Losungsvermdégen, aufgrund einer moglichen Auswirkung auf
den Diffusionsprozess, wenn eine Behinderung der Wasserstoffatome auf den Zwischengitterplatzen
vorliegt, isoliert stattfinden sollte. Die Beschreibung der Diffusionsvorgange erfolgt Giber die beiden
Fick‘schen Gesetze. Dabei wird die Wasserstoffkonzentration in Abhangigkeit von Ort, Temperatur
und Zeit betrachtet. Die oben erwdhnten Platzwechselvorgange des atomaren Wasserstoffs zwischen
den oktaedrischen bzw. tetraedrischen kénnen durch die Proportionalitdt des Wasserstoffflusses
zum Konzentrationsgradienten Uber das erste Fick‘schen Gesetz beschrieben werden.

a [} [}
J:-D-VHD:-(DX-¥+DV-OL; ) Gl. 13
Jx=-Dy - L2 Gl. 14
ox

Der Wasserstofftransport wird durch die Stromdichte J [H-Atome/m?2s] beschrieben, welche die
Anzahl an Wasserstoffatomen, die pro Zeiteinheit durch einen Querschnitt von 1 m2 quer zur
Stromrichtung transportiert werden, angibt. Die Wasserstoffstromdichte und der
Wasserstoffkonzentrationsgradient sind linear in der Gl. 13 durch den Diffusionskoeffizient D [m?2/s]
als Proportionalitatsfaktor gekoppelt. Die Gl. 14 beschreibt die Wasserstoffstromdichte in x-Richtung.
Die Abbildung 28 zeigt schematisch diese Beziehung, worin deutlich die entgegengesetzte Richtung
vom Diffusionsfluss und dem Konzentrationsgradienten sichtbar ist. Die Diffusion ist demnach ein
Prozess, welcher zum Konzentrationsausgleich fiihrt und infolgedessen den Diffusionsprozess
beendet. Darliber hinaus ist das Konzentrationsgefalle aus Gl. 14 bzw. in Abbildung 28 wahrend der
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Wasserstoffdiffusion konstant und schrankt folglich das erste Fick‘sche Gesetz fiir den Fall der
raumlich stationdren Diffusion ein. Eingangs wurde eingefiihrt, dass die Wasserstoffdiffusion
zusatzlich von der Zeit abhangig ist. Die Beriicksichtigung zeitlich und ortlich verdanderlicher
Diffusionsprozesse ist mit dem ersten Fick‘schen Gesetz nicht mehr méglich. Die Anderung der
Konzentration in Abhangigkeit der Zeit und vom Ort leitet sich aus der Erweiterung des ersten
Fick‘schen Gesetzes mit der Kontinuitatsgleichung, GI. 15 ab [174, 175].
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Abbildung 28: Schematische Darstellung des ersten Fick’schen Gesetzes [174], links und Prinzip der
Kontinuitdtsgleichung (rechts) [175]

Diese besagt, dass die Konzentrationsanderung im Volumen gleich zu setzen ist mit der Differenz der
hinein- und hinausflieBenden Teilchenstrome des Volumens, Abbildung 28 (rechts).

OHD o), 0l aJZ) OHD
+— = (2 +2L + Z)+—=
v ot (bx dy 0z ot 0 Gl. 15

Durch die Kopplung dieser Kontinuitdtsgleichung mit dem ersten Fick‘schen Gesetz (Gl. 13) resultiert
die bekannte Diffusionsgleichung als zweites Fick’sches Gesetz.

dHD
¢ =V (DVHD) =-V - Gl. 16

Das zweite Fick’sche Gesetz ist eine partielle Differentialgleichung zweiter Ordnung und beschreibt
die Abhangigkeit des Diffusionskoeffizienten (Ort und Zeit) von der Konzentration[174]. Unter der
Voraussetzung, dass der Diffusionskoeffizient eine stoffabhdange Konstante ist, welche wiederum
temperaturabhangig ist, vereinfacht sich die Gleichung zu einer linearen Diffusionsgleichung (lineare
Differentialgleichung zweiter Ordnung), wie folgt:

OHD (dZHD 82HD dZHD)

SO =D AHD=D (S S Gl. 17

Das Wasserstoffkonzentrationsfeld durch HD(x,y,z,t) ist mit dem Laplace-Operator charakterisiert
[174]. Die interstitiell gelosten Wasserstoffatome diffundieren von einem Zwischengitterplatz zum
anderen. Aus diesem Grund erfolgt der Platzwechselmechanismus tiber die Zwischengitterdiffusion.
Das Verhéltnis der Atomradien zwischen den eingelagerten Wasserstoffatomen und der Metallmatrix
ist ausgesprochen klein. Folglich findet der Platzwechsel der Wasserstoffatome ohne nennenswerte
Dilatation des Metallgitters statt. Weiterhin kann geschlussfolgert werden, dass die nétige
Aktivierungsenergie vergleichsweise gering ist. Daraus leitet sich prinzipiell die gute
Diffusionsfahigkeit der Wasserstoffatome bei Raumtemperatur im idealen Gitter ab.

50 BAM-Dissertationsreihe



2 Kenntnisstand

Aus den Betrachtungen des Diffusionsprozesses geht, wie bereits erwdhnt, der
Proportionalitatsfaktor D hervor. Fir die folgenden Betrachtungen zur Diffusionskonstanten bzw. -
koeffizienten D wird die Abhangigkeit von der Konzentration vernachlassigt [175]. Allgemein ist D ein
Tensor zweiter Stufe, welcher sich bei kubischen Kristallsystemen aus den Diagonalelementen mit
identischen Werten zusammensetzt. Metalle besitzen haufig ein kubisches Kristallgitter und folglich
eine isotrope Diffusion mit einem skalaren Diffusionskoeffizienten. Die physikalische Grundlage der
Diffusion basiert auf der Brown‘schen Bewegung, wodurch die Temperaturabhdngigkeit durch eine
Zunahme der kinetischen Energie mit steigender Temperatur abgeleitet werden kann. Die
Temperaturabhangigkeit wird tber die Arrhenius Gleichung ausgedriickt.

Ea
D=Dg: eRT Gl. 18
Der Diffusionskoeffizient D charakterisiert den geschwindigkeitssteuernden Faktor in dem thermisch
aktivierten Vorgang der Diffusion. Infolgedessen bendtigen die Wasserstoffatome Energie fir
Platzwechselvorginge im Metallgitter. Die Aktivierungsenergie Ea in J/mol ist ein grundlegender
Faktor fur die Diffusion der Wasserstoffatome von einem Zwischengitterplatz zum anderen. In der
Gleichung Gl. 18 beschreibt Do die Platzwechselvorginge und die damit verbundene Anderung des
inneren Ordnungszustandes in einem System. Demnach ist Dy eine stoffspezifische Konstante in

mm?2/s zwischen den Diffusionspartnern Wasserstoff und der Metallmatrix. Der Ausdruck e‘r% steht
fir eine gewisse Wahrscheinlichkeit, dass ein Teilchen bei der Uberschreitung der
Aktivierungsenergie Ex einen Platzwechsel ausfiihrt, weshalb er als Boltzmann-Faktor bezeichnet
wird. In dem Ausdruck ist T die absolute Temperatur in K und R die universelle Gaskonstante in
J/(mol-K). Die Quantitdt flr Ea ist eine Funktion des Platzwechselmechanismus. Durch den
exponentiellen Zusammenhang der Arrhenius-Gleichung ist es moglich, anhand der logarithmischen
Darstellung der temperaturabhangigen Diffusionskoeffizienten Uber die inverse absolute Temperatur
und eine lineare Regression die Aktivierungsenergie bzw. die spezifische temperaturunabhangige
Konstante Do zu bestimmen. Der Diffusionskoeffizient als exemplarisches Beispiel fir defektarmes
Reineisen (99,99%) wurde in der Literatur[176] durch Messungen in folgender GréRenordnung
ermittelt:

Do-fe=(5.12 £ 0.6) - 10*exp (-(4.15 + 0.3) k) mol/RT) in cm?/s Gl. 19

Bei Raumtemperatur (20 °C) ergibt das einen Diffusionskoeffizienten von 10 cm?/s fiir Reineisen.
Der instationdre Diffusionsprozess von Wasserstoff im Metallgitter unter Bericksichtigung der
zeitlichen Konzentrationsanderung lasst sich in Form einer partiellen Differentialgleichung mit dem
zweiten Fickschen Gesetz abbilden. Das reale Diffusionsverhalten von Wasserstoff in den
hoherfesten FKB ist aufgrund diverser Effekte signifikant beeinflusst, sodass dieses Gesetz allein die
Diffusion nicht beschreiben kann. Gegeniiber der bisherigen Beschreibung der Gitterdiffusion ist auf
Basis experimentell ermittelter Diffusionskoeffizienten die Diffusionsgeschwindigkeit des
Wasserstoffs in Stahlen bei Temperaturen unterhalb 200 °C deutlich abgesenkt. Der folgende
Abschnitt erlautert die Zusammenhange fiir diese Abweichung durch mogliche Behinderungen der
Wasserstoffdiffusion in der Metallmatrix durch Trapping.

Trapping

Die oben aufgefiihrten Betrachtungen liefern den Zusammenhang der Wasserstoffdiffusion im
idealen Gitter. Die technischen Werkstoffe weichen jedoch stark vom idealen Gitter ab und weisen
zahlreiche Gitterbaufehler vor. Diese Fehlstellen kdnnen Versetzungen, Grenzflichen (Korngrenzen,
Ausscheidungen, Phasengrenzen), Einschlisse und Poren sein. Diese Defekte haben zur Folge, dass
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der atomare Wasserstoff sich anlagert und dessen Transport behindert und die
Diffusionsgeschwindigkeit erniedrigt. Die Loslichkeit und die Wasserstoffverteilung werden
maRgeblich von den vorhandenen Gitterbaufehlern im Werkstoff beeinflusst. Eine thermische
Beeinflussung des Grundwerkstoffes, bspw. durch einen Schweilprozess, und die Umverteilung der
Gitterbaufehler (Anderung in der Ausscheidungscharakteristik, Versetzungsdichte) fithren zu einem
Loslichkeitsanstieg in der WEZ [177]. Die Abbildung 29 gibt einen qualitativen Uberblick potentieller
Traps (Fallen) in hoherfesten FKB.
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Abbildung 29: Schematische Darstellung von Wasserstofftraps in Metallen [96]

Die zahlreichen Gitterstorstellen werden allgemein zu Traps zusammengefasst und sind Bestandteil
einer vorgenommenen Einteilung des Wasserstoffs in der Arbeit von Béllinghaus [169]. Zunachst lasst
sich der Wasserstoff in einem diffundierenden Anteil (diffusibler Wasserstoff) und einemin den Traps
verbleibenden Anteil (residualer Wasserstoff) unterteilen. Diese Einteilung ist in Kontext zur
Temperatur und Zeit, aufgrund einer Vielzahl diverser Traps und des zeitlich verdnderlichen
Diffusionsprozesses im Werkstoff, zu setzen. Grundsatzlich besteht bei jeder Temperatur der
diffusible Wasserstoff im Geflige aus einem diffundierenden Anteil im Metallgitter und einem
freiwerdenden Anteil aus entsprechenden Traps, welcher bei dieser Temperatur aktiviert wird.
Explizit dieser Anteil des Wasserstoffs wird als reversibel getrappt bezeichnet [96]. Die
Diffusionsgeschwindigkeit Do wird um einen Wasserstoffanteil, welcher in Traps gebunden und
wieder freigegeben wird, gemaR der Boltzmann-Beziehung, zu einem effektiven
Diffusionskoeffizienten D reduziert. Damit liefert die Arrhenius-Beziehung in der Gl. 18 fir den
Diffusionskoeffizienten die reale Diffusionsgeschwindigkeit, mit der sich der diffusible Wasserstoff
bei einer bestimmten Temperatur durch das Metallgitter bewegt. Dariiber hinaus kann noch der
tiefgetrappte Wasserstoffanteil, der residuale Wasserstoff, welcher bei dieser Temperatur nicht
freigesetzt wird, im Metallgitter vorhanden sein. Anstelle des residualen Wasserstoffs wird
gleichbedeutend auch irreversibel getrappter Wasserstoff verwendet [96]. Genau diese
Temperaturabhingigkeit charakterisiert den flieRenden Ubergang zwischen dem diffusiblen und dem
residualen Wasserstoff. Das MaR fiir diesen Ubergang wird durch die Aktivierungsenergie definiert.
Diese Energie ist erforderlich, um ein Wasserstoffatom bei einer bestimmten Temperatur von einem
Trap wieder freizusetzen. Demgegeniber ist die Bindungsenergie diejenige, um ein Wasserstoffatom
an einem bestimmten Trap festzusetzen. Vorausgesetzt der Trap-Typ dndert seinen Zustand nicht,
kann die Aktivierungs- mit der Bindungsenergie gleichgesetzt werden. In der Literatur wurden
Modelle zur Charakterisierung der Traps anhand der Energien entwickelt. Diese energetischen
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Betrachtungen liefern noch heute eine Giiltigkeit auf Basis der Aktivierungsenergien flr
unterschiedlich tief getrappte Fallen. Die Autoren McNabb und Forster [178], Oriani [137] und
McLellan [179] initiierten erstmalig in den 70ern einen Zusammenhang zwischen der
Aktivierungsenergie des Gitters und der der Traps. Die Abbildung 30 veranschaulicht schematisch
diesen Zusammenhang. Entgegen der Vorstellung von Oriani und McLellan, verzichten die Autoren
in [180] auf eine zusatzliche Energieschwelle, namlich Egarriere. Diese Energie soll als eine zusatzliche
Energie an der Grenze des Traps auftreten. Allerdings ist unklar, ob diese Energie sich auf den realen
Diffusionskoeffizienten D im Werkstoff generell auswirkt. Prinzipiell beschreiben die in der Abbildung
30 abgebildeten Senken ein jeweiliges Niveau an Bindungsenergie, exemplarisch gekennzeichnet
durchY.

Oberflache | Werkstoff

,*"Absorptions-

H.—T energie

EA[mp) = Edus - EG

Abbildung 30: Schematische Darstellung der Energieniveaus des Wasserstoffs im Werkstoff, mit Es als
Aktivierungsenergie fiir die Zwischengitterdiffusion, Ea als Aktivierungsenergie méglicher Traps im Gitter und Eges
als die erforderliche Aktivierungsenergie zum Verlassen aus dem Trap [180]

Die Abbildung 30 veranschaulicht zum einen den Fall eines defektfreien Zustands, worin der
Wasserstoff nach der Absorption durch Zwischengitterdiffusion transportiert wird. Die
Aktivierungsenergie ist mit Eg gekennzeichnet. Zum anderen wird der Fall veranschaulicht, dass der
Wasserstoff wahrend der Diffusion durch das Metallgitter auf diverse Traps (Trap 1, Trap2 usw.)
treffen kann, welche mit einer bestimmten Aktivierungsenergie Ex verbunden sind. Entsprechend ist
flir jeden Trap, welcher eine hohere Aktivierungsenergie als Eg besitzt, eine notwendige
Desorptionsenergie Eges aufzubringen. Eine Energiezufuhr groBer Eges flhrt zur Freisetzung des
Wasserstoffs von diesem Trap. Dieser Wasserstoff ist wieder diffusibel und wird (ber die
Zwischengitterplatze bewegt. In den Betrachtungen von McNabb und Foster[178] wird ein
Wasserstoffanteil als vernachlassigbar auf den Diffusionsprozess charakterisiert, ein weiterer Anteil
ist irreversibel getrappt, vgl. mit tief getrapptem residualem Wasserstoff, und der letzte Anteil ist
reversibel getrappt. Fir die letzte Kategorie ist eine erhohte Aktivierungsenergie notwendig,
hingegen der als irreversibel charakterisierte Anteil nur unter sehr hoher Energiezufuhr freigesetzt
werden kann. Pressourye [181] unterscheidet, aufbauend zu der energetischen Betrachtungsform,
die Traps nach drei Arten. Die Wasserstoffatome konnen im Gitter durch Spannungsfelder,
Temperaturgradienten oder durch ein Ungleichgewicht im chemischen Potential getrappt werden.
Die Spannungsfelder, verursacht durch Versetzungen, bieten eine bevorzugte Diffusionsrichtung
bzw. erhdhen das Trapping des atomaren Wasserstoffs[94]. Zusatzlich bewirken die Versetzungen
eine Verdanderung des chemischen Potentials, wodurch das thermodynamische Gleichgewicht
verzerrt wird. Pressourye [181] gibt an, dass Spannungsfelder bzw. Differenzen im chemischen
Potential Krafte auf ein diffundierendes Wasserstoffatom ausiiben und dieses dadurch trappen.
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Diese bezeichnet Pressourye [181] im Metallgitter als attraktiven Traps. Die durch
Ausscheidungshartung gebildeten feinsten Carbide und Nitride in den hoherfesten FKB wirken als
starker Trap [163]. In Abhangigkeit ihrer Dimension konnen Ausscheidungen hohe elastische
Verzerrungen bzw. Spannungsfelder im Metallgitter erzeugen und damit verbunden ist eine
Anderung des chemischen Potentials [171]. Dariiber hinaus besitzen insbesondere inkoharente
Ausscheidungen eine hohe Grenzflachenenergie bzw. eine hohe Energie bezliglich der Fehlordnung.
Pressouyre bezeichnet deswegen die Korngrenzen, Phasengrenzen, inkohdrente Teilchen oder
Leerstellen auch als physikalische Traps [181]. Diese Beschreibung entspricht der energetischen
Vorstellung von Oriani [137] und McLellan [179] durch den Abfall in die Senke am Punkt Y in der
Abbildung 30. Fir die Freisetzung ist eine hohere Aktivierungsenergie notwendig, siehe Trap 2 in der
Abbildung 30. Die Erzeugung von Verzerrungs- bzw. Spannungsfeldern durch Ausscheidungen mit der
verbundenen Anderung des chemischen Potentials und die Bildung von Grenzflichenenergie belegen
die Mischung aus attraktiven und physikalischen Traps. Allgemein kann davon ausgegangen werden,
dass die typischen Gitterbaufehler in Abbildung 29 auch zusatzlich Spannungs- bzw.
Verzerrungsfelder erzeugen. Deswegen werden die am haufigsten auftretenden Traps im
Metallgitter als mixed Traps bezeichnet [181].

In den hoherfesten FKB lassen sich gefligespezifische Merkmale ableiten bzw. identifizieren, welche
von der chemischen Zusammensetzung und der Herstellungsroute abhangen. Anzufiihren ist eine zu
erwartende verschiedene Ausscheidungscharakteristik zwischen dem S690QL und S700MC.
AuBerdem sind die Versetzungen sowie Korn- und Phasengrenzen signifikant fur die
Trappingcharakteristik.

Korngrenzen

Eine wesentliche Grundlage der hohen Festigkeit der FKB ist ein vergleichsweises feinkdrniges
Geflige. Das hat zur Folge, dass der Anteil der Phasengrenzflachen durch Korngrenzen deutlich héher
ausfallt. Die Literatur belegt, dass Korngrenzen als Gitterstorstellen den Wasserstoff trappen [138,
181, 182]. Kontrovers zu diesen Zusammenhangen koénnen Korngrenzen auch Diffusionswege
darstellen, wodurch eine erhohte Wasserstoffbewegung eintritt [174, 183]. Eine beschleunigte oder
gehemmte Diffusion hangt stark von der geometrischen Ausbildung der Korngrenzen und deren
Besetzung mit Ausscheidungen im Metallgitter ab [184-186]. Der Effekt des Trappings an
Korngrenzen auf den Diffusionskoeffizienten in hoherfesten FKB ist gering. Untersuchungen in [187]
stutzen die Hypothese, dass Korngrenzen entgegengesetzte Effekte auf die Diffusionsfahigkeit von
Wasserstoff austiiben kénnen, wodurch die schnellste Diffusion bei einer ZwischenkorngroRe zu
erwarten ist. Mit abnehmender KorngroRe nimmt die Flache pro Volumeneinheit zu und die
Wasserstoffmobilitdt steigt in Abhangigkeit von der wachsenden Korngrenzenflache. Es wird
angenommen, dass eine mittlere KorngroRe und insbesondere die mittlere Korngrenzenflache pro
Volumeneinheit eine wesentliche Rolle im Diffusionsprozess spielen. Ichimura et al. [188] nutzen das
Modell ,,grain boundary cross effect’” zur Beschreibung der Diffusionsgeschwindigkeit in
Abhéangigkeit der KorngroRe. Die Abnahme der Diffusionsgeschwindigkeit mit kleinerer KorngrofRe
erklarten die Autoren durch Trapping des Wasserstoffs an Knotenpunkten (Tripelpunkte) der
Korngrenzen. Wiederum fiihrte eine deutliche VergrofRerung der Korngrenze zu einer Zunahme der
Diffusionsgeschwindigkeit entlang der Korngrenzen [188]. Das Modell beschreibt zunachst die
Zunahme der Diffusionsgeschwindigkeit mit abnehmender KorngrofRe beginnend von einem
Einkristall. Die Abnahme der KorngréBe in dem polykristallinen Werkstoff fihrt zu einer
beschleunigten Wasserstoffdiffusion entlang der Korngrenzen bis zu einem maximalen Wert bei einer
mittleren KorngréRe. Eine weitere Abnahme der KorngrofRe minimiert die Wasserstoffdiffusion durch
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Trappingeffekte des Wasserstoffs an den Knotenpunkten der Korngrenzen, welche durch eine
kleinere KorngroRRe ansteigen. Damit verbunden kann der Diffusionskoeffizient deutlich abnehmen.

Kaltverfestigung

Wei und Tsuzaki [189] identifizieren die Versetzungen, besonders in der martensitischen
Mikrostruktur, als die primaren Traps im Gitter. In ihren Arbeiten wurde die Mikrostruktur von
hoherfesten Stahlen im gehdrteten und warmebehandelten Zustand hinsichtlich der
Wasserstoffloslichkeit untersucht. Mit zunehmender Warmebehandlungstemperatur nimmt die
Wasserstoffkonzentration im Stahl ab. Die Vielzahl der Versetzungen in der martensitischen
Mikrostruktur trappen den atomaren Wasserstoff tiefer als beispielsweise die Phasengrenzflache des
Ferrit-Zementits [189]. Kaltverfestigung erhoht sich die Anzahl der Versetzungen in Metallen,
wodurch mehr Wasserstoff getrappt wird und gleichzeitig die Wasserstoffloslichkeit steigt [123]. Im
Eisen stellen Versetzungen und Leerstellen im Gitter Wasserstofftraps dar und reduzieren die
Wasserstoffdiffusion. Es wird angenommen, dass vor allem die durch Kaltarbeit erhéhte Zahl der
Versetzungen zum Trapping von atomarem Wasserstoff fihrt. Woodtli und Kieselbach [190] fassten
die Wirkung der Rekristallisation, Kaltverfestigung und Warmebehandlung auf den
Diffusionskoeffizienten in Eisen, Martensit, Bainit und Perlit zusammen, Abbildung 31 (rechts).

Diffusionskoffizient in cm’/s

»
Diffusionszeit fiir 1 cm in h

Diffusionskoeffizient in cm?/s
»
2

1

s
0 20 50 100 200 300400
Temperatur in °C

Abbildung 31: Wasserstoffdiffusionskoeffizienten im Gitter (Gitterdiffusion), im Ferrit und im Austenit (links);
mikrostruktureller Einfluss auf den Diffusionskoeffizienten (rechts) [190]

Eisen  Martensite Bainit Perlit

Am Beispiel des Eisens bzw. des Perlits ist die Erniedrigung des Diffusionskoeffizienten durch
Kaltverfestigung signifikant. Ein warmebehandeltes martensitisches Geflige fiihrt zur Erhéhung des
Diffusionskoeffizienten und zur Minimierung des Trappings. Im Umkehrschluss ware ein nicht
angelassener Martensit, bspw. in der WEZ beim Schweilen hoherfester FKB, zusatzlich zur
entstehenden Harte und abnehmenden Duktilitdt aufgrund des diffusionslosen Umklappens des
Gitters noch einem erhohten Risiko einer wasserstoffunterstiitzten Schadigung durch eine in den
Traps angereicherte hohe Wasserstoffkonzentration ausgesetzt.

Ausscheidungscharakteristik und Phasengrenzen

In der Literatur werden die Phasengrenzen zwischen Einschliissen, Ausscheidungen mit dem Gitter
als diffusionshemmend charakterisiert [176]. Nach Bollinghaus verzégern in Baustdhlen bereits die
Phasengrenzen zwischen Zementit/Ferrit und Ferrit/Perlit die Diffusion des atomaren Wasserstoffs
[96]. Dariber hinaus besitzen die Ausscheidungen (bspw. Carbonitride) unabhangig ihrer Dimension
(nm bis um) an ihren Phasengrenzen zur Metallmatrix eine teilweise hohe Aktivierungsenergie, um
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einen Weitertransport des Wasserstoffs zu realisieren. Aus den Untersuchungen von Grabke und
Riecke [176] zur Diffusion des Wasserstoffs in Abhdngigkeit der Mikrolegierungselemente geht
hervor, dass gegenuber Reineisen der Diffusionskoeffizient im Stahl mit Ausscheidungen (MX-
Phasen: Carbide und Nitride) um GréRenordnungen reduziert wird, Abbildung 32 rechts.
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Abbildung 32: Einfluss der Legierungselemente (links) und Ausscheidungen (rechts) auf den Diffusionskoeffizienten
im Vergleich zu Reineisen (blau) nach [176]

Die Abbildung 31 (links) und Abbildung 32 (rechts) geben prinzipiell Aufschluss Uber das
unterschiedliche Diffusionsverhalten von Wasserstoff zum einen Uber die Phasenabhédngigkeit (a
bzw. y) und zum anderen Uber die Legierungsabhangigkeit. Oriani [137] nimmt an, dass beim
Wasserstofftransport in der Metallmatrix der Ubergang zwischen dem Gitter und den Traps flieBend
ist und deswegen ein thermodynamisches Gleichgewicht zwischen dem diffusiblen und getrappten
Wasserstoff existiert. Eine tiefgreifende Auswertung des Diffusionsverhaltens in un- bzw.
niedriglegierten Baustdhlen nahm Bollinghaus [96, 191] in seiner Arbeit vor. Darin schldgt er vor, dass
aufgrund der Vielzahl von Publikationen zum Trapping- und Diffusionsverhalten die
diffusionshemmenden Effekte in einem Streuband zu erfassen sind. Die Literatur ist beziiglich der
Quantifizierung méglicher Traps wie Ausscheidungen, Einschliisse oder Phasengrenzen zur Matrix in
hoherfesten FKB duBerst unspezifisch. Mogliche Fehlerquellen kdnnen durch die Methode zur
Bestimmung der Aktivierungsenergie oder unzureichend quantifizierte Traps hervorgerufen werden.
Insgesamt sind die Trapping-Effekte bis heute nicht ausreichend metallurgisch erforscht. In[191] ist
das Diagramm filir mikrolegierte kohlenstoffarme Baustdhle abgebildet, worin die untere Kurve den
schlechtesten Fall bzw. die obere Kurve den besten Fall des Wasserstofftransportes darstellt. Unter
den entsprechenden Annahmen ist eine Durchfiihrung von numerischen Analysen anhand des
Streubands moglich.

Beanspruchung im Gitter

Die bisherigen Betrachtungen beinhalten die diffusionsverzégernden Effekte durch Wasserstofftraps.
In der Literatur gegensatzlich diskutiert, existieren zusatzlich Bereiche im Metallgitter, die zu einer
beschleunigten Diffusion des Wasserstoffs fiihren. Zusammengefasst wird dieses Phdanomen als
Enhancing bezeichnet. Zuriickzufiihren ist dieser Effekt auf den Wasserstofftransport sowie neben
dem Konzentrationsgradient auch auf den Spannungs- bzw. Verformungszustand des Werkstoffs.
Eine Moglichkeit ist die Aufweitung des Metallgitters durch Spannungen und die Wasserstoffdiffusion
folgt dem Spannungsgradienten. Deswegen lassen sich die Enhancing-Effekte atomistisch als ein
Kraft- und Potentialfeld auffassen, wodurch der Gradient neben dem Konzentrationsgradienten bzw.
durch Temperatur Platzwechselvorgange des Wasserstoffs anregt. Allgemein beeinflusst eine
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Spannung durch Aufweitung des Gitters die Haufigkeit der Platzwechselvorgiange als auch die
Richtung der Wasserstoffatome durch einen Spannungsgradienten und ist somit analog dem
Konzentrationsgradienten mit der entsprechenden treibenden Kraft [192]. Die Literatur belegt auch,
dass Gitterbaufehler (Korngrenzen, innere Oberflachen von Einschliissen und Versetzungen) die
Mobilitdat des atomaren Wasserstoffs steigern [96]. In der Literatur existieren beispielsweise sehr
unterschiedliche Erklarungsansatze zum beschleunigten Wasserstofftransport durch Versetzungen
[96]. Die Basis einer plastischen Deformation besteht aus der Neubildung und dem Wandern bzw.
Klettern von Versetzungen. Der atomare Wasserstoff kann in den Versetzungen als Cottrell-Wolken
[111] analog anderer interstitiell geloster Atome festgesetzt werden. Betrachtung finden hierbei in
erster Linie die mobilen Versetzungen aufgrund der Beobachtungen der Wasserstoffakkumulation in
plastifizierten Teilbereichen eines Werkstoffes. Die Untersuchungen von Tien et al. [193] verfolgen
den Ansatz, dass angelagerte Wasserstoffatome an mobile Versetzungen als Cottrell-Wolken an
Korngrenzen, Einschliissen und Mikroporen abgestreift werden kdnnen. Dieser abgegebene
Wasserstoff kann wiederum aus dem reversiblen Trap von einer Versetzung aufgenommen und
weitertransportiert werden. Tien et al. [193] bezeichnen diese Wechselwirkung des Aufnehmens und
Abgebens als ,,Dislocation Sweeping‘. Die Randbedingung, unter der ein Abstreifen der Cottrell-
Wolken nicht moglich ist bzw. der Wasserstoff nicht langer transportiert wird, ist eine kritische
Geschwindigkeit bzw. Dehnrate. Oberhalb dieser sind die Enhancing-Effekte durch die Versetzungen
im Metallgitter unwirksam.

Die Unterstiitzung einer lokalen Plastifizierung in Metallen durch Wasserstoff wurde basierend auf
experimentellen Untersuchungen der Hydrogen Enhanced Local Plasticity (HELP) ein Mechanismus
von Sofronis et al. [121] formuliert. Die lokale Anregung der Versetzungstatigkeit durch Wasserstoff
bei konstanter duRerer Spannung und einem bestimmten Temperatur- bzw. Dehnratenbereich fuhrt
zur Herabsetzung der FlieBspannung bzw. zur lokalen Entfestigung (engl. softening) [123].
Grundsatzlich bleibt allerdings offen, ob diese Untersuchungen, welche an Eisen, Nickel Austenit
durchgefiihrt wurden, auch auf heutige héherfeste FKB Ubertragbar sind. Die Zusammenhange
zwischen zum einen einer Erniedrigung der FlieRgrenze/Streckgrenze und Reduzierung der Duktilitat
und zum anderen einer Erh6hung der Festigkeiten und Reduzierung der Duktilitat sind nicht eindeutig
geklart. Auf der einen Seite existiert der softening-Effekt und auf der anderen Seit der hardening-
Effekt. Uberlagernd wird jedoch oft die Duktilitit reduziert und der Werkstoff durch den Wasserstoff
geschadigt. AbschlieRend sei angemerkt, dass die Untersuchungen von Xu et al. [123] an Reineisen
einen softening Effekt belegen.

2.4.2.1 Quantifizierung der Aktivierungsenergie in hoherfesten FKB iiber die Thermische
Desorptionsanalyse

Die bis hier diskutierten Vorgange bilden die Grundlage fiir die Thermische Desorptionsanalyse (TDA).
Dabei wird durch Zufiihrung von Energie, speziell thermischer Energie, die Bindungsenergie des
Wasserstoffs im Geflige Gberwunden, und der freiwerdende Wasserstoff wird mit Hilfe eines
Massenspektrometers erfasst. Ziel ist die kontinuierliche und kontrollierte Aufheizung der Proben
und deren quantitative Erfassung der desorbierten Atome bzw. Molekiile. Die Aufzeichnung und
Interpretation des Signals dieser Teilchen ldsst auf die Anzahl bzw. Konzentration und auf die
korrelierende Energie zum Freisetzen schlieBen. Dafiir wird die desorbierte Teilchenrate pro
Zeiteinheit Uber die Temperatur aufgetragen. Die Thermische Desorptionsanalyse ist geeignet, um
das Effusionsverhalten von Werkstoffen unter thermischer Beanspruchung zu charakterisieren. Im
Allgemeinen werden Desorptionsexperimente genutzt, um Aussagen Uber Adsorptionszustande,
kinetische Ordnung, Bedeckungsgrad und Desorptionsenergien treffen zu kdnnen.
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Bei der TDA wird eine Probe mit einer konstanten Aufheizgeschwindigkeit erwarmt und parallel wird
die desorbierende Wasserstoffkonzentration als Funktion der Desorptionstemperatur
massenspektroskopisch bestimmt. Die mathematische Formulierung der Desorptionsanalyse erfolgt
iber die allgemeine kinetische Gleichung bzw. das Reaktionsgeschwindigkeitsgesetz wahrend einer
Desorption eines Stoffes C. Die Anderung der Konzentration eines Stoffes X lber die Zeit wird
folgdendermalien ausgedriickt:

dia _ .
ok e Gl. 20

Gemal der Arrhenius-Beziehung ist die Reaktionskonstante k temperaturabhangig.

'Edes
k =kq - ex ( ) Gl. 21
0 p RT
Die Aktivierungsenergie und der Frequenzfaktor sind in diesem Fall abhangig von der Bedeckung.
Infolgedessen wird die Standardreaktionskonstante ko durch den Frequenzfaktor v und die
Konzentration [C] durch den Bedeckungsgrad ® substituiert. Somit kann die Desorptionsrate in der
von Polanyi und Wigner [194] postulierten Gleichung bestimmt werden.

do Eq
g v O e () ol.22
. _ . @ _ . n. _ Eges
mit ¢ =dT/dt; -¢ o = Vn ® exp( —RT) Gl. 23

Darin ist Eges die Aktivierungsenergie, v der Frequenzfaktor, ® der Bedeckungsgrad, n die
Desorptionsordnung, R die universelle Gaskonstante und T die Temperatur. Allgemein werden die
Temperatureffekte Gber die Aktivierungsenergie und die Bedeckungsabhangigkeit Giber die Ordnung
erfasst[195, 196]. Die Parameter n (Reaktionsordnung), der prdexponentielle Faktor und die
Aktivierungsenergie werden Uber eine experimentelle Versuchsreihe (TDA-Versuche) mit linearer
Aufheizrate ¢ = dT/dt quantifiziert. Die moglichen Desorptionsmaxima bzw. das Maximum resultieren
aus der Gleichung Gl. 23 nach dem Differenzieren der ersten Ableitung Gl. 22.

Edes nvp -1 Edes
& - _emex ( ) ,
RTp2 O PRt Gl. 24

Das ist eine Reaktion erster Ordnung (n=1), welche charakteristisch fiir eine Desorption unabhangiger
Teilchen ist. Es handelt sich auch um eine direkte Desorption, deswegen wird n mit eins
angenommen. Die Uberpriifung der richtig gewahlten Ordnung wéihrend der Analyse bzw.
Auswertung ergibt bei der Darstellung liber die lineare Regression eine Gerade.

Edes - lexp (_ Edes) Gl. 25
RT2 O RTp :

Die Gl. 25 belegt die Unabhangigkeit der Temperatur des Desorptionsmaximums Tp (lokale Peak-
Temperatur) von dem Bedeckungsgrad. Durch die Annahme, dass die Aktivierungsenergie in der Gl.
25 konstant ist, konnen die lokalen Peak-Temperaturen direkt aus den Messungen der
Desorptionsspektren abgelesen werden. Die Gl. 25 wird logarithmiert bzw. umgeformt und es
entsteht folgender Zusammenhang:

T,? E E
In( =) = —des +In< des) Gl. 26
o© RTp VR
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Gl. 26 ermoglicht die Bestimmung der Aktivierungsenergie Eqges aus der Steigung der Geraden, welche
sich durch die Auftragung von In (Tp2/®) gegen 1/T, ergibt. Die TDA ist eine praktikable und
zuverldssige Methode zur Charakterisierung der Aktivierungsenergien von Wasserstoff im Geflige der
héherfesten FKB.

Grundsatzlich bestimmen die Aktivierungsenergien der Wasserstofftraps in den Werkstoffen die
Desorptionsrate bzw. das Profil, siehe Abbildung 33 (durchgezogene Linie). Die Abbildung 33
verdeutlicht den starken Signalanstieg des TDA-Signals mit dem Start der Temperaturrampe bei
Raumtemperatur. Der unmittelbare Signalanstieg bzw. die Detektion des Wasserstoffs beim Start der
Analyse belegt, dass bereits Wasserstoff aus der Probe effundiert. Ein Effekt ist, dass eine gewisse
Menge Wasserstoff bereits vor dem Start der Analyse bzw. mit dem Start der Initialisierung der
linearen Aufheizung durch Diffusion/Effusion verloren geht [197]. Daraufhin wurde eine
Tieftemperatur TDA (engl. Low Temperature thermal desorption spectroscopy, LDTS) entwickelt,
welche bereits bei 70 K mit der Aufheizung startet, siehe Abbildung 33 (gestrichelte Linie).
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Abbildung 33:Vergleich der Signalverldufe TDA und LTDS von wasserstoffbeladenen kaltgewalzte Eisenproben
nach [197-199]

Die Desorption des Wasserstoffs startet in einem Bereich geringerer Diffusionsfahigkeit. Die
Tieftemperaturmethode zeigt einen moderateren Anstieg des Wasserstoffsignals mit zunehmender
Temperatur, vgl. Abbildung 33. Unabhdngig von der Methode spiegelt das resultierende
Desorptionsspektrum das Trappingverhalten bzw. die aus dem Desorptionsspektrum abgeleiteten
Aktivierungsenergien der vorliegenden Wasserstofftraps in den Proben wider.

Eine Herausfoderung wahrend einer thermischen Desorptionsanalyse ist die Erfassung der
vorliegenden Probentemperatur fiir die Ermittlung der Aktivierungsenergien. In der Literatur, siehe
Tabelle 3, existieren groRRtenteils keine Angaben, ob zur Temperaturbestimmung oder -iiberwachung
eine reale Probentemperatur zugrunde liegt. Aus der Literatur in Tabelle 3 zur Bestimmung der
Aktivierungsenergien geht hervor, dass Gberwiegend die von den Versuchsrichtungen vorgebene
Temperatur als Probentemperatur interpretiert wird. Diese Annahme kann aufgrund
thermopyhysikalischer Wechselwirkung zwischen Warmelibergabe der Versuchseinrichtungen und
Warmeaufnahme in die Proben zu einem Fehler auf die Ergebnisqualitdt der Aktivierungsenergien
fihren.

Gefligeabhdngige Wasserstofftrapps

Die Tabelle 3 zeigt relevante Traps und ihre Aktivierungsenergien fiir hdherfeste Feinkornbaustahle
auf. Abweichende Einheiten aus der Literatur wurden auf [kJ/mol] umgerechnet. Allgemein kann eine
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Trennung zwischen dem diffusiblen, reversibel getrappten und dem residualen Wasserstoff anhand
der Aktivierungsenergie vorgenommen werden.

Tabelle 3: Metallurgische Traps und ihre Aktivierungsenergien (bzw. Bindungsenergien)

Aktivierungsenergie Eges

Trap-Typ in k)/mol Literaturquelle
allgemeine Anlagerung an ein Legierungselement 26 [200]
Anlagerung an ein Wasserstoffatom 4,2 [138]
Anlagerung an ein Kohlenstoffatom 3,3 [138]
Anlagerung an ein Stickstoffatom >12,5 [138]
Anlagerung an ein Titanatom 26,1 [138]
Anlagerung an ein Titanatom 25,8 [181]
Anlagerung an einSiliziumatom >20 [201]
:;I;?’T/It:E:::rezu molekularem Wasserstoff in 5212 (200]
Rekombination zu molekularem Wasserstoff 28,6 [138]
Leerstelle 42 -46 [138]
Trapping an einer Versetzung 24 [200]
Trapping anVersetzungen 33,9 [202]
TrappinganVersetzungen 23,9 [181]
Spannungsfeld um eine Versetzung 0-20,2 [138]
Kern einerSchraubenversetzung 20-30 [138]
Kerneiner gemischten Versetzung 58,6 [138]
Trapping an einer gemischten Versetzung 60 [201]
Anlagerung an eine Korngrenze 2,6-53,1 [200]
Korngrenzen 58,6 [138]
Micro-Voidsan Einschliissen 35-40 [203]
Micro-Voids 21,1 [37]
Eisenoxideinschlisse 47,2 [204]
TiC-Phasengrenze 90 -96 [200]
TiC-Phasengrenze 94,6 [138]
TiC-Phasengrenze 93,6 [181]
FesC-Phasengrenze >84 [138]
AIN-Phasengrenze 65 [138]
Freie Oberflachen 70,7 -95,6 [138]

Aus der in Tabelle 3 zugrundeliegenden Literatur geht hervor, dass zahlreiche Untersuchungen zur
Aktivierungsenergie méglicher Wasserstofftrapps auf zweiphasige Werkstoffe (Stdhle) mit einem
hohen Anteil von Austenit beruhen. Damit verbunden ist zum einen eine andere Charakteristik
beziiglich vorhandener Wasserstofftrapps und zum anderen eine héhere Wasserstoffloslichkeit (siehe
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2.4). Daraus leitet sich die grundlegende Schwierigkeit der Bestimmung von Aktivierungsenergien,
aufgrund niedriger Wasserstoffloslichkeit —einphasiger  Stéhle, insbesondere hdherfester
Feinkornbaustdhle, ab. Die Analyse des Desorptionsspektrum ist bei  niedrigen
Wasserstoffkonzentrationen deutlich erschwert. Die Literatur stellt oft das Verfahren in den
Vordergrund. Die Grundlagen der Untersuchungen sind in der Regel technisch weniger relevante
Werkstoffe, bspw. reines Eisen. Hoherfeste FKB sind zum derzeitigen Kenntnisstand beziiglich des
Wasserstoffbindungsverhaltens bzw. der Trappingcharakteristik nur unzureichend erforscht.
Insbesondere existieren keine wissenschaftlich fundierten Aussagen zum Bindungsverhalten in der
WEZ von thermomechanisch (M) gegentliber vergiiteten (Q) FKB.

2.4.2.2 Methoden zur Bestimmung von Diffusionskoeffizienten

Dieser Abschnitt liefert einen Uberblick zur analytischen Bestimmung von Diffusionskoeffizienten bei
Raumtemperatur und héheren Temperaturen. In der Literatur werden zahlreiche Effekte bzw.
Randbedingungen auf die Bestimmung der Diffusionskoeffizienten diskutiert [117].

Diffusionskoeffizienten bei Raumtemperatur

Eine weit verbreitete Methode zur Analyse des Diffusionsverhaltens bei Raumtemperatur eines
Werkstoffes ist das standardisierte Verfahren der Permeation [205]. Die Entwicklung und Anwendung
des heutigen Verfahrens der elektrochemischen Permeationsmessung geht auf Devanathan und
Stachursky zuriick [156]. Der Versuch besteht aus einer Doppelzelle getrennt durch eine Membran
(Werkstoff. Der Versuch setzt sich prinzipiell aus einer Abfolge der Wasserstoffaufnahme an der
flissig/festen Phasengrenze, der Wasserstoffdiffusion durch den Werkstoff und der
Wasserstoffeffusion zusammen. Die Desorption (Effusion) des Wasserstoffs erfolgt nach einer
definierten Zeitverzogerung und wird elektrochemisch oxidiert. Dieser Oxidationsstrom wird
detektiert und analytisch ausgewertet. In der Membran (Werkstoff) stellt sich ein lineares
Konzentrationsgefalle unter der Bedingung eines kontanten Wasserstoffeintritts und -austritts ein
[94]. Die Detektion des Oxidationsstroms fiihrt zu einem zeitabhdngigen Konzentrationsprofil
aufgrund der eindimensionalen Wasserstoffbeladung in den Permeationsproben. Eine auf der
Eintrittsseite vorliegende Wasserstoffkonzentration HDes (abh&ngig vom Elektrolyten) fihrt zu einer
Wasserstoffaufnahme, womit unmittelbar unterhalb der Membranoberflaiche eine Subsurface-
Konzentration HDss entsteht. Unter den gegebenen Randbedingungen stellt sich ein
Gleichgewichtszustand zwischen dem Wasserstoffangebot und Absorptionsvermogen ein, wodurch
die HDss mit zunehmender Zeit einen Maximalwert annimmt [206]. Die Subsurfacekonzentration wird
Uber den Quotienten aus der Permeabilitdt (Wasserstofffluss) und dem Diffusionskoeffizienten
ermittelt. Nach Dresler etal. [207] lasst sich die Subsurfacekonzentration mit der maximalen
Permeationsstromdichte ermitteln. Anhand der Daten lassen sich Riickschliisse auf den effektiven
Diffusionskoeffizienten, Wasserstofffluss und der Wasserstoffkonzentration ziehen. In der Literatur
existieren verschiedene Analyseverfahren zur Berechnung der effektiven Diffusionskoeffizienten bei
Raumtemperatur, Tabelle 4. Zur Auswertung wird die, wahrend der Permeation aufgezeichnete
Stromstarkekurve oder die Stromdichtekurve, welche Uber den direkten Zusammenhang des
Permeationsstromes mit der Permeationsflache steht, herangezogen.
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Tabelle 4: Ubersicht der Berechnungsmethoden des effektiven Diffusionskoeffizienten bei Raumtemperatur

Berechnungsmethode Diffusionskoeffizient Bemerkungen Literatur

2 _Tai : 0,
time-lag D=2 U Zeit bei 63 % der [205, 208]

6 tiag maximalen Stromdichte
time-lag modifiziert D= ¢’ tiag mod = Tiag - ts [139, 209]
J 76 (tiog-ts) ts-Zeit bis zur H-Detektion !
_ 004124 d? a = di/dt Steigung

Wendepunkt D= 0,2442 iax a Permeationsstromdichtekurve [207]

2
Durchbruchszeit = 1:3( tp-Zeit (break-through time) [205]

;3 b

Einflussfaktoren auf die Berechnung der Diffusionskoeffizienten bei Raumtemperatur

Li et al. [210] untersuchte die Charakteristik der Wasserstoffaufnahme und -diffusion in einem
kaltgewalzten Siliziumstahl mit Hilfe von Permeationsversuchen unter verschiedenen
Beladestromdichten und Probendicken. Die Ergebnisse zeigen, dass die anodische
Permeationsstromdichte (Detektion des Signals auf der Austrittsseite) mit steigendem kathodischen
Beladestrom in den Permeationsproben zunahm. Die Autoren fiihren diesen Zusammenhang darauf
zuriick, dass hohere Strome zur Entwicklung von mehr Wasserstoffatomen auf der
Kathodenoberflache (Eintrittsseite) fiihren, wodurch zum einen die Menge an diffusiblen Wasserstoff
erhoht wird und zum anderen die Stromdichte an der Anode. Frappart et. al [211] belegen analog in
einem mikrolegierten hoherfesten FKB die Zunahme der maximalen Permeationsstromdichte mit
steigender Stromdichte. Grundlegend wird geschlussfolgert, dass der stationare Wasserstofffluss
(Permeationsstromdichte) mit steigender Beladestromdichte zu- und die Durchbruchszeit abnimmt
[210-212].

Frappart et al. [211] weisen in einem mikrolegierten héherfesten Stahl die Zunahme der maximalen
Permeationsstromdichte mit steigender Stromdichte nach. Die Autoren duBern zudem, dass die
Diffusionskinetik unter hohen Stromdichten beschleunigt wird. Die Verkiirzung der Durchbruchszeit
von Wasserstoffatomen nimmt mit steigender Beladestromdichte ab. Die Autoren in [210] geben an,
dass mit einer niedrigen Beladestromdichte zunachst die Oxidschicht von der Oberflache der Kathode
entfernt wird. Mit steigender kathodischer Beladestromdichte wird die Zeit bis zur ersten Detektion
des Wasserstoffsignals auf der Austrittseite deutlich verkiirzt und infolgedessen die
Wasserstoffdiffusionsrate an der Kathode deutlich beschleunigt stattfindet.

Neben der Beladestromstarke besitzt die Dicke der Permeationsprobe zusatzlich einen wesentlichen
Einfluss auf die Messergebnisse. Aus der Literatur [213] geht hervor, dass mit steigender Probendicke
die maximale Permeationsstromdichte abgesenkt wird. Dieser Zusammenhang stellt eine
Abhangigkeit der Permeation und Diffusionsparameter von der Probendicke dar. Addach et al. [213]
flilhren die Abnahme des Steady-State-Bereichs mit zunehmender Probendicke auf ein
Wasserstofftransportverhalten zuriick, welches signifikant durch Trapping, bspw. durch
Korngrenzen, bestimmt wird. Mit zunehmender Probendicke steigt der Effekt des
Wasserstofftrappings immer deutlicher an. Die Autoren in [210] belegen, dass sich die anodische
maximale Permeationsstromdichte (Steady-State) mit abnehmender Probendicke signifikant erhoht.
Darliber hinaus wird die Durchbruchszeit des Wasserstoffs in den Proben mit sinkender
Permeationsprobendicke verkiirzt. Manolatos et al. [214] dokumentierten mit Hilfe von
Permeationsexperimenten analog die Abhangigkeit des Diffusionskoeffizienten von der Probendicke
und schlussfolgerten, dass diese Abhangigkeit auf Oberflaichenphdnomene zurlickzufiihren ist.
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Darlber hinaus ist zu hinterfragen, ob die Wasserstofftransportprozesse in diinnen StahlImembranen
durch die Volumendiffusion oder durch eine Oberflaichenreaktion wahrend elektrochemischer
Permeationsmessungen gesteuert werden [215]. Grundlegend liefen Permeationsproben, welche
eine kritische Dicke (Uberschreiten, zuverldssige Wasserstoffpermeationsdaten, weil der
diffusionskontrollierte Mechanismus als der dominierende Prozess angenommen werden kann. Die
Grenze zwischen einer diinnen und einer dicken Probe ist jedoch kein Standardwert, sondern wird
viel mehr von den hydrierenden Medien, bspw. auf der Eintrittsseite, und dem Beladestrom,
bestimmt. [205] weist darauf hin, dass auch die erforderliche Probendicke den Permeationsversuch
beeinflussen kann. Aus der Literatur [216] geht hervor, dass die kritische Dicke fiir den
dominierenden Diffusionsprozess in Abhdngigkeit von den kathodischen Beladungsparametern
sowie den Stahleigenschaften variieren kann. Park et al. [217] gehen von einer Probendicke von 1
mm aus, um zum einen die volumenkontrollierte Diffusion zu gewahrleisten und zum anderen den
Betrag der Oberflachenreaktion in der Diffusionskinetik ausschliefen zu kénnen. Die Autoren [217]
stellten fest, dass sich die scheinbare Diffusionsfahigkeit (effektive Diffusionskoeffizient) mit
Zunahme der Blechdicke erh6ht, wenn die Probendicke unter 1 mm liegen. Wie bereits erwdhnt kann
die Wasserstoffdiffusionskinetik entweder durch Diffusion oder durch eine Oberflachenreaktion
gesteuert werden, sodass sich bei stationarer Permeation die Permeationsrate andert, obwohl die
Diffusionskonstante unabhangig von der Probendicke ist [215]. Hervorgerufen wird dieser
Zusammenhang durch eine Anderung der Bedeckung auf der kathodischen Beladeseite an der
Permeationsprobe, bspw. durch Verunreinigungen oder die Bildung von Korrosionsprodukten.

Der Kenntnisstand belegt, dass die Bewertung der Wasserstoffpermeation durch StahlImembranen ein
wichtiger Bestandteil zur qualitativen Bewertung des Wasserstoffdiffusionsverhaltens darstellt.
Abgeleitet aus dem Kenntnisstand wirken zwei Faktoren signifikant auf die analytische Berechnung
der Diffusionskoeffizienten, zum einen die Probendicke und zum anderen die Beladestromdichte

Diffusionskoeffizienten bei hoherer Temperatur

Zur Bestimmung der Diffusionskoeffizienten bei hoheren Temperaturen hat sich die Methode (iber
die Effusionskurven wéahrend der Warmauslagerung durch die TragergasheilRextraktion (TGHE)
etabliert. Die Herleitung der Berechnungsmethoden von effektiven
Wasserstoffdiffusionskoeffizienten bei erhohten Temperaturen beruht groRtenteils auf einer
zylindrischen Probengeometrie. Diese Methoden basieren weitestgehend auf der analytischen
Losung der Diffusionsproblematik eines Zylinders mit endlicher Lange [218]. Voraussetzungen fir die
Berechnungsmethoden an zylindrischen Proben sind die Anwendbarkeit der Fick’schen Gesetze, ein
kleiner Durchmesser im Vergleich zur Probenldange und eine homogene Anfangskonzentration im
Werkstoff. Darliber hinaus wird von einer isothermen Probentemperatur und einer duleren
wasserstofffreien Umgebung ausgegangen. Die Tabelle 5 liefert einen Uberblick vereinfachter
Berechnungsmethoden fiir die Diffusionskoeffizienten bei hoherer Temperatur.
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Tabelle 5: Ubersicht der Berechnungsmethoden des effektiven Diffusionskoeffizienten bei héherer Temperatur

Berechnungsmethode Diffusionskoeffizient Bemerkungen Literatur

tos-
Halbwertszeit
der
Effusionskurve

2
D, =0,064 ¢ t’— [206, 219]
0,5

tos-

I Dy=0,120 » i Halbwertszeit
’ tos der

Effusionskurve

[220]

tos-

n Dy = 0.04437 ¢ Halbwertszeit
1 )y Yo der

Effusionskurve

[221]

Der exponentielle Zusammenhang in der Lsung der Diffusionsgleichung liefert die Zeitkonstante der
Halbwertszeit. Diese charakteristische GroRe definiert den Zeitpunkt in den Effusionskurven, an dem
die Halfte der anfianglichen Wasserstoffmenge aus der Probe desorbiert ist. Ausgehend der
zugrundeliegenden Berechnungsmethoden aus der Literatur ist ersichtlich, dass die abgeleiteten
Berechnungsvorschriften in ihren Faktoren variieren. Im Abschnitt 4.6.2 zur Bestimmung der
temperaturabhangigen Diffusionskoeffizienten wird auf diesen Zusammenhang eingegangen.

2.4.3 Effusion

Unter Effusion wird die Abgabe des aufgenommenen Wasserstoffs (iber die freie
Werkstoffoberflache verstanden. Vergleichbar ist dieser Prozess mit dem Adsorptions- bzw.
Absorptionsvorgang wahrend der Aufnahme, in diesem Fall ist es die Umkehrung. Der absorbierte
atomare Wasserstoff wird tiber den Prozess der Diffusion zur Metalloberflache transportiert und
desorbiert. Analog der Gleichung Gl. 7 wird dieser Vorgang als Desorption bezeichnet, worin der
adsorbierte Wasserstoff (Hags) durch den desorbierten (Hges) ersetzt wird. Zur Beschreibung der
Wasserstoffreaktionen wahrend der Effusion kénnen ebenfalls die Ansadtze nach Volmer-Heyrowsky-
, Volmer-Tafel- oder simultan Volmer-Heyrowsky-Tafel herangezogen werden, siehe 2.4.1 [153, 154].
Die Wasserstoffabgabe an die Umgebung kann durch ahnliche Faktoren wie bei der
Wasserstoffaufnahme beeinflusst werden. Jede Form der Grenzschicht, bspw. Oxid- oder
Passivschichten und auch die Werkstoffoberfliche mit der angrenzenden Atmosphare, stellt eine
Effusionsbarriere dar. Eine Beschichtung der Werkstoffoberfliche mit dem Ziel des
Korrosionsschutzes kann eine Grenzschicht mit hoher Effusionbarriere darstellen. Eine mogliche
negative Folge ware eine Effusionsreduktion des Wasserstoffs in die Umgebung [222].

Der Wasserstofftransport, insbesondere die Zusammenhénge zum Trappingverhalten, sind die
Grundlagen zur Beschreibung des Transportverhaltens als auch die Wirkung des Wasserstoffs auf die
mechanischen Eigenschaften und deren Degradation. Die Literatur stiitzt sich auf diese
Zusammenhdnge und beschreibt bzw. verifiziert die Vorgédnge experimentell, mit dem Ziel einer
Quantifizierung der metallphysikalischen Wirkung des Wasserstoffs. Es besteht ein Bedarf zur Kldrung
der Trappingcharakteristik, des Wasserstofftransports und der Degradation der mechanischen
Eigenschaften héherfester FKB in qualitativer und quantitativer Form. Ein wichtiger Aspekt ist dabei,
dass zahlreiche Untersuchungen das Phdnomen der Wasserstoffversprodung oftmals isoliert vom
vorliegenden Gefiige analysieren. Eine Ubertragung auf wéirmebeeinflusste Werkstoffe, bspw. beim
Schweifsen héherfester FKB, ist gar nicht oder nur deutlich eingeschrdnkt méglich. Insbesondere die
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Phdnomenologie zur Wirkung des atomaren Wasserstoffs in der WEZ von vergiiteten gegeniiber
thermomechanisch hergestellten FKB ist unzureichend untersucht. Die Ergebnisse bieten eine
Transfermdglichkeit in deren Entwicklung beziiglich des Legierungskonzepts und Herstellungsroute.

2.5 Zusammenfassung zum Kenntnisstand

Die Gegeniberstellung zwischen einem vergiiteten und thermomechanischen FKB belegt die
unterschiedlichen Zielsetzungen in den einzelnen Prozessschritten. Diese Prozessrouten zur
Einstellung des Gefliges bzw. der mech. Eigenschaften, insbesondere in der
Gefligezusammensetzung und Ausscheidungscharakteristik, zeigen deutliche Unterschiede auf. Eine
offene Frage ist die Wirkung des im Geflige befindlichen Wasserstoffs bezliglich der Unterschiede im
Legierungskonzept bzw. ihrer Herstellungsroute.

Abgeleitet aus der Herstellung der Grundwerkstoffe ist die Ubertragung eines
Schweilarbeitsbereiches zwischen vergiiteten und thermomechanischen FKB nicht unmittelbar
anwendbar zur Erzielung notwendiger mechanischer Eigenschaften in der Schweinaht bzw. explizit
in der WEZ. Die unterschiedlichen Herstellungsrouten bzw. Legierungskonzepte lassen auf ein
differentes Verhalten schlieRen. Uber die tg/s - Zeit lassen sich direkte Riickschliisse auf das Gefiige
ziehen. Die Auspragung der einzelnen Bereiche in der WEZ von nur wenigen Millimetern erschwert
eine isolierte Betrachtung der einzelnen Zonen. Insbesondere die Bereiche der Grob- und
Feinkornzone sind allgemein sehr gering. Zusammenfassend existiert keine vergleichende
Darstellung der grundlegenden Wirkung unterschiedlicher Abkiihlzeiten in der GK- bzw. FK-WEZ auf
die mechanisch-technologischen Gltewerte in vergiitetet bzw. thermomechanisch hergestellten
héherfesten FKB, insbesondere in Uberlagerung des Wasserstoffeinflusses. Die Analyse des
Werkstoffverhaltens bei unterschiedlichen t-g/s Zeiten unter Wirkung von Wasserstoff ist hinsichtlich
einer sicheren schweilltechnischen Verarbeitung dieser Stahle grundlegend.

Die Morphologie  des  Gefliges hoherfester  FKB bestimmt  mafgeblich das
Wasserstofftransportverhalten. Insbesondere die Wechselwirkung des Wasserstoffs mit Fehlstellen
des Gitters beider hoherfester FKB spielt eine wesentliche Rolle fiir das Diffusionsverhalten im
Geflige. Ein wesentlicher Punkt ist die Charakterisierung der potentiellen Wasserstofftrapps sowohl
im GWS als auch in der WEZ. Héherfeste FKB sind zum derzeitigen Kenntnisstand bezlglich des
Wasserstoffbindungsverhaltens bzw. der Trappingcharakteristik nur unzureichend erforscht.
Insbesondere existieren keine wissenschaftlich fundierten Aussagen zum Bindungsverhalten in der
WEZ von thermomechanisch (M) gegenuber vergiiteten (Q) FKB. Die Literatur zeigt insbesondere auf,
dass zahlreiche Studien zur Analyse der Wasserstofftrapps und ihrer Aktivierungsenergien mit Hilfe
der Desorptionsanalyse auf mehrphasigen Stahlen hoherer Loslichkeit beruhen. Eine Schwierigkeit
stellt die Bestimmung von Aktivierungsenergien einphasiger Stahle mit niedriger
Wasserstoffloslichkeit dar. Ein Aspekt ist, dass zahlreiche Untersuchungen das Phanomen der
Wasserstoffversprédung oftmals isoliert vom vorliegenden Gefiige analysieren. Eine Ubertragung auf
warmebeeinflusste Werkstoffe (WEZ) ist nur schwer oder géanzlich nicht moglich. Hervorzuheben ist,
dass die Phanomenologie zur Wirkung des atomaren Wasserstoffs in der WEZ von vergliteten
gegenliber thermomechanisch hergestellten FKB unzureichend untersucht ist.
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3 Aufgabenstellung

Ausgehend von den Ausfiihrungen zum Kenntnisstand und Literaturauswertungen werden folgenden
Arbeitsschwerpunkte festgelegt. Die Ubergeordnete Intention dieser Arbeit ist die Klarung der
Degradation der mechanischen Eigenschaften in hoherfesten Feinkornbaustédhlen im vergiiteten und
thermomechanischen Lieferzustand. Dazu bedarf es noch die Untersuchung des
Wasserstofftransport- bzw. bindungsverhalten.

Die Abbildung 34 fasst die Arbeitsschwerpunkte zu den Themen Degradation der mechanischen
Eigenschaften, Wasserstoffdiffusion und des -bindungsverhaltens (Trappingcharakteristik) in den
GWS und in der WEZ eines verglitet bzw. thermomechanisch hergestellten FKB zusammen.

Q MC
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| |
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' vy v X
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Abbildung 34: Arbeitsschema zur Kldrung der Sensibilitdt gegeniiber einer wasserstoffbedingten
Eigenschaftsdegradation in héherfesten FKB im vergliteten (Q) bzw. thermomechanischen (M) Lieferzustand

Im ersten Abschnitt werden Untersuchungen zur Degradation der mechanischen Eigenschaften durch
Wasserstoff in hoherfesten FKB in Abhangigkeit des Legierungskonzeptes und Herstellung
vorgenommen. Dieser Arbeitspunkt umfasst die Analyse der Verdanderung der mechanischen
Eigenschaften durch den aufgenommenen Wasserstoff im GWS. Die Ergebnisse zur Interaktion aus
einer Wasserstoffkonzentration, einer vorliegenden Mikrostruktur und einer mechanischen
Beanspruchung charakterisieren grundlegend die Vorgange einer Werkstoffschadigung im Werkstoff.

Aufbauend zu den Untersuchungen in den GWS umfasst der nachste Arbeitsschritt die Analyse der
WEZ, worin wesentliche metallurgische Veranderungen des Gefiiges und der mechanischen
Eigenschaften untersucht werden. Daher ist ein wesentliches Element in dieser Arbeit die Einstellung
eines WEZ Gefliges. Das Ziel ist die Auspragung eines ausreichenden Volumens mit einem
methodischen Ansatz, wodurch eine sehr gute Ubertragbarkeit bzw. Vergleichbarkeit der Ergebnisse
gewahrleistet werden kann. Die Erzeugung entsprechender warmebeeinflusster Geflige erfolgt durch
eine thermische Simulation anhand charakteristischer Schweilwarmezyklen. Mit Hilfe einer
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geschlossenen Prifkette wird die Sensibilitat einer wasserstoffbedingten Eigenschaftsdegradation in
vergitet bzw. thermomechanisch hergestellten hoherfesten FKB charakterisiert.

Ein weiterer Untersuchungsgegenstand ist die Ermittlung der temperaturabhangigen
Diffusionskoeffizienten sowohl in den GWS als auch in der WEZ. Dieser Arbeitspunkt umfasst die
Untersuchung der Einfliisse auf die experimentelle Bestimmung der Diffusionskoeffizienten auf Basis
einer TragergasheilRextraktionsanlage.

Durch die Charakterisierung des Wasserstoffbindungsverhaltens sollen die metallurgischen Aspekte
zu den moglichen Wasserstofftraps und —loslichkeiten erarbeitet werden. Mit Hilfe
elektrochemischer Beladungsversuche sollen die verschiedenen Wasserstofffallen unterschiedlicher
Bindungsenergien der Werkstoffe identifiziert werden. Ein wesentlicher Aspekt ist der Einfluss
experimenteller Randbedingungen auf die Resultate. Neben den GWS ist zum einen eine geeignete
WEZ-Mikrostruktur durch eine thermische Simulation einzustellen und zum anderen die
Bindungsenergie zu bestimmen.
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Die notwendigen experimentellen Prozessschritte zur Analyse des Wasserstoffs auf die Degradation
der mechanischen Eigenschaften, das Diffusionsverhalten und auf das Bindungsverhalten sind im
Folgenden sowohl fiir den Grundwerkstoff als auch fiir die Warmeeinflusszone beschrieben.

4.1 Werkstoffe

Fur die experimentellen Analysen des Einflusses von Wasserstoff auf eine Werkstoffschadigung eines
vergiteten bzw. thermomechanisch hergestellten hoherfesten FKB wurde zum einen der S690QL
nach [10] und zum anderen der S700MC nach [223] herangezogen. Die chemischen
Zusammensetzungen der Grundwerkstoffe sind in der Tabelle 6 dargestellt. Die Ermittlung der
chemischen Zusammensetzung erfolgte mit einem Funkenemissionsspektrometer (FES). Die Tabelle
6 zeigt ebenfalls die Anforderungen gemal den entsprechenden Normen. Signifikante Unterschiede
in den beiden Werkstoffen liegen im Kohlenstoffgehalt und in den Mikrolegierungselementen, bspw.
Ti, Nb und V, vor (vgl. Tabelle 6).

Tabelle 6: Chemische Zusammensetzung gemdfs Norm und gemessen
C Si Mn Cr Mo Ni Nb Ti \ B Cu N Al
Chemische Zusammensetzung; Maximalwerte bzw. Al Minimum, Rest Fe, gemall Norm
5$690QL nach DIN EN 10025-6:2011

0,20 080 1,70 150 0,70 2,00 0,06 0,05 0,12 0,005 0,5 0,015
S$700MC nach DIN EN10149-2:2011
0,12 0,60 2,10 - 0,50 - 0,09 0,22 0,20 0,005 - 0,015
Chemische Zusammensetzung, gemessen in Gew.-% mit FES, Rest Fe
$690QL
0,14 0,31 1,15 0,3 0,17 0,06 0,005 0,01 0,01 0,0009 0,01 0,0064 0,038
S700MC

0,07 002 19 003 001 0,02 0,049 0,14 0,006 0,0001 0,02 0,006 0,051

Der Kohlenstoffgehalt des S7T00MC liegt im Vergleich zum S690QL um Faktor zwei niedriger. Der
S700MC einen deutlich hoherer Ti-Gehalt auf, vgl. Tabelle 6. Deutliche Unterschiede im
Legierungskonzept liegen im Nb- bzw. V-Gehalt vor. Die gemessenen chemischen
Zusammensetzungen beider Werkstoffe sind innerhalb der Vorgaben der zugrundeliegenden
Normen, siehe Tabelle 6.

In SchweilRversuchen wurden mechanischen Eigenschaften der beiden Grundwerkstoffe tiberprift
[224]. Mithilfe der Durchstrahlungsprifung wurden die Schweillproben auf Risse untersucht. In den
geschweiBten Proben wurden alle geforderten Werte hinsichtlich der Festigkeit und Kerbschlagarbeit
gemaR normativer Mindestanforderungen nach DIN EN 10025-6 bzw. DIN EN 10149 erreicht [224].
In der Tabelle 7 sind die erreichten mechanisch-technologischen Eigenschaften zusammengefasst.
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Tabelle 7: Mechanische Eigenschaften der Grundwerkstoffe gemdfs Norm und gemessen quer zur Walzrichtung
[224]

Ren [b,jl‘,“,"a;“""z R [MPa] As [%] Aglel Ej"crf]?] <
Anforderung nach DIN EN 10025-6:2011/ DIN EN10149-2:2011[10, 223]
S690QL min. 690 min. 770 min. 15 - min. 27
S700MC min. 700 min. 750 12 - min. 27

Priifung mechanisch-technologischer Giitewerte nach Verfahren B der DIN EN ISO 6892-
1:2009(225]

S690QL 760 820 29 6,2 143
S700MC 718 760 20 11,3 122

4.2 Zugversuch

Bereits wahrend der Werkstoffentwicklung sind die Kennwerte des Zugversuchs unersetzlich. Die
Optimierung des Legierungskonzepts und Herstellung erfolgen durch das stetige EinflieBen der
Ergebnisse aus Zugversuchen. Eine Vielzahl von schweiRtechnischen Konstruktionen (Stahlbauten)
werden Uberwiegend statisch bzw. quasistatisch belastet [226, 227]. Infolgedessen wird wahrend der
Bemessung bzw. Auslegung einer Konstruktion auf Werkstoffkennwerte aus dem Zugversuch
zuriickgegriffen. Die notwendigen Grunddaten fiir eine Dimensionierung sind deshalb aus
Zugversuchen zu entnehmen. Demzufolge stellt der Zugversuch eine Messmethode dar, woraus sich
Werkstoffkennwerte bzw. eine Beurteilung des Werkstoffverhaltens unter Einfluss von Wasserstoff,
insbesondere gefligeabhangig, ableiten lassen.

In dieser Arbeit wurden fiir die Ermittlung der Festigkeits- bzw. Dehnungskennwerte Rundzugproben
mit einem Durchmesser von 3 mm, welche mit einem kurzen Proportionalstab ausgelegt sind,
verwendet, siehe Abbildung 35.

M5,
A

80
i
Abbildung 35: Skizze der Zugprobe in Anlehnung an DIN 50125 [228]

Diese Zugprobengeometrie besitzt ein optimales Verhaltnis zwischen dem Probenvolumen und der
Oberflache. In Hinblick auf die Parameter fiir die notwendige elektrochemische Wasserstoffbeladung
im Abschnitt 4.4, hat sich diese Geometrie als optimal herausgestellt.

Die Probenanzahl setzte sich aus dem Geflige GWS, grobkornige- und feinkornige WEZ zusammen.
Zur Untersuchung des Einflusses der Warmefiihrung in der WEZ auf die Sensibilitat gegeniber einer
Degradation der mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff wurden die Proben im
empfohlenen SchweiBarbeitsbereich mit unterschiedlichen tg/s-Abkihlzeiten heruntergekihlt, siehe
4.3, Samtliche Zugversuche wurden mit einer konstanten Abzugsgeschwindigkeit von 1 mm/min
durchgefiihrt. Die Abbildung 36 zeigt die Prozesskette fir die Prifung von wasserstoffbeladenen
Zugproben.
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Abbildung 36: Prozesskette der Zugversuche mit wasserstoffbeladenen Proben

Mit Hilfe dieser aufeinander aufbauenden Schritte ist eine kombinierte Analyse bezlglich der
wechselwirkenden Faktoren auf eine wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschadigung abbildbar. In
dem Prozessschritt der Prifung in der Abbildung 36 wurde die Charakterisierung der Degradation der
mechanischen Eigenschaften vorgenommen. Darliber hinaus wurde entlang der Prozesskette zum
einen das Geflige analysiert und zum anderen wurde die korrelierende Wasserstoffkonzentration
bestimmt. Die Wirkung des eingelagerten Wasserstoffs auf das mechanische Antwortverhalten des
Werkstoffs wird auf Basis des Zugversuchs mit dieser Prozesskette analysiert. Dieser methodische
Untersuchungsansatz erlaubt eine hohe Ubertragbarkeit der Ergebnisse auf andere
Werkstoffklassen.

4.3 Herstellung des schweiBsimulierten Gefiiges

Die unterschiedlichen Temperatur-Zeit-Zyklen wahrend der schweilStechnischen Fertigung
verschieben bzw. heben die metallurgischen Mechanismen zur Einstellung der mechanisch-
technologischen Eigenschaften im GWS der hoherfesten FKB auf. Die schweibedingte
Gefligestruktur in der GK- bzw. FK-WEZ resultiert aus unterschiedlichen Temperatur-Zeit Regimen.
Die Temperaturfelder sind inhomogen und stationar. Typischerweise ist ein SchweilRprozess durch
eine schnelle Erwdarmung bzw. starken Temperaturanstieg auf eine Spitzentemperatur gepragt. Es
folgt eine kurze Verweildauer bei verschiedenen Spitzentemperaturen und im Anschluss findet eine
schnelle Abkihlung, aufgrund der guten Warmeleitung metallischer Werkstoffe, statt. Daraus leiten
sich fur die einzelnen Zonen warmebeeinflusster Nahtbereiche unterschiedliche Temperatur-Zeit-
Verldufe ab. Die Auspragung der auftretenden WEZ ist signifikant abhangig vom SchweilRprozess und
dessen Parametern. Die Entnahme geeigneter Proben zur Charakterisierung der mechanisch
technologischen Giitewerte aus der WEZ ist direkt nicht umsetzbar, weil kein ausreichendes
warmebeeinflusstes Materialvolumen durch einen Lichtbogenprozess generiert werden kann. Die
Erzeugung geeigneter Werkstoffvolumina einer WEZ ist durch die Ubertragung schweiR&hnlicher
Temperatur-Zeit-Zyklen auf GWS mit Hilfe geeigneter thermophysikalischer Prozesse realisierbar. Die
folgenden Abschnitte erldutern zwei Methoden zur Einstellung von schweilltypischen WEZ. Zum
Einsatz kamen zwei physikalische Prinzipien, ndmlich die induktive bzw. konduktive Erwarmung.

4.3.1 Abschreck- und Umformdilatometer

Diese Methode bedient sich physikalisch der Induktion bzw. induktiven Erwdarmung. Das eingesetzte
Dilatometer besitzt eine wassergekiihlte Induktionsspule aus Kupfer, Abbildung 37. Die Proben
werden Uber die Schubstangen im Inneren der Induktionsspule positioniert und unter einer
Atmosphére von 1073 bis 10 bar warmebehandelt.
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Abbildung 37: Abschreck- und Umformdilatometer DIl 805 A/D/T (BAHR/TA Instruments)

In der Tabelle 8 sind die Leistungsmerkmale und die zugrundeliegenden Parameter fiir die Versuche
am Dilatometer zusammengefasst.

Tabelle 8: Kenndaten und Parameter des Abschreck- und Umformdilatometer Dil 805 A/D/T

Wirkprinzip induktiv

Temperaturbereich 20 °C—-1500 °C

Temp.- bzw. Langenauflésung 0,05 °C bzw. 50 nm

max. Kiihl- bzw. Heizrate 4000 K/s bzw. 2500 K/s

Abkuhlgase Argon und Helium (niedrigere Abkihlzeiten)
Regelung Temperatur-Zeit-Kurven aufgepunktetes Thermoelement Typ S
Temperaturiiberwachung zusatzliche Thermoelemente auf der Probe

Fir die Untersuchungen in GK- und FK-WEZ wurden die in Abbildung 38 dargestellten Temperatur-
Zeit-Kurven verwendet. Die Kurven sind gekennzeichnet durch einen zligigen Aufheizvorgang (ca.
200 K/s) auf die jeweilige typische Spitzentemperatur von 1350 °C (GK-WEZ) bzw. 1100 °C (FK-WEZ).
Dem Aufheizvorgang folgt eine kurze Verweildauer bei der Spitzentemperatur von 2s und eine
abschlieBende Abkiihlung auf Raumtemperatur. Die Abkihlkurve ist durch den Parameter tg/s-Zeit
definiert. Es wurden zum einen 8s und zum anderen 15s verwendet. In der Abbildung 38 sind die
Kurven der Ist- und Soll-Temperatur dargestellt.
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Abbildung 38: Verwendete Temperatur-Zeit-Kurven fiir GK- und FK-WEZ mit unterschiedlichen Abktihlzeiten von

800 °C auf 500 °C fiir Schweifinahtgefiigesimulation im Abschreckdilatometer

Intern wird die Ist-GroBe (Ist-Temperatur) durch das Thermoelement aufgenommen und
entsprechend weitergeleitet. Das Dilatometer vergleicht die eingehende GréRe (Ist-Temperatur) mit
der hinterlegten vorgegebenen Soll-Temperatur und passt den Abkiihlvorgang an, bspw. im Fall einer
Phasenumwandlung (Abbildung 38). Die Uberwachung eines homogenen Gefiiges liber die gesamte
Probenlange erfolgte durch die Aufzeichnung von Temperatur-Zeit-Kurven mit Hilfe zwei zusatzlicher
Thermoelemente jeweils am Probenende. In diesem Zusammenhang wurde kein
Temperaturgradient Uber die Probenldnge detektiert. Hartemessungen in Probenldngsrichtungen
ergaben keine Unterschiede im Harteniveau. Analog zum Prifbereich der zugrundliegenden
Zugproben, vgl. Abbildung 35, wurden Proben mit einem Durchmesser von 3 mm und einer Ldnge
von 25 mm homogen warmebehandelt. Der Probendurchmesser ist die signifikante geometrische
GroRe fiir eine zuverldssige Ubertragbarkeit der Ergebnisse, bspw. zwischen den Zugproben und
Proben fur die Diffusionskoeffizienten, siehe 4.6 bzw. 4.7.

4.3.2 Anlage zur Simulation eines SchweilRnahtgefiiges

Die notwendige Simulation eines ausreichend grofen Volumens einer GK- bzw. FK-WEZ mit
vergleichbaren Temperatur-Zeit-Regimes des Dilatometers (Abbildung 38) fiir Zugproben wurde mit
einer an der BAM entwickelten Anlage durchgefiihrt, Abbildung 39. Das Ziel der Entwicklung war die
Simulation eines realen Schweillnahtgefliges mit ausreichendem Probenvolumen auf Basis des
konduktiven Wirkprinzips. Diese Konduktionsanlage zeichnet sich durch eine hohe Variabilitat
hinsichtlich der Probengeometrie und eine Steuerung bzw. Regelung der notwendigen Parameter
analog zum Dilatometer ab. Zwei in der Anlage installierte Pyrometer (Tabelle 9) sichern fiir eine gute
Prozessstabilitdit den Aufheizvorgang, Halteprozess und Abkiihlvorgang ab. Diese gezielte
Einstellbarkeit, bspw. die Aufheizrate, die Haltezeit und die Vorgabe der tg/s-Abkihlzeit
gewihrleisten eine sehr gute Ubertragbarkeit auf eine reale SchweiBnaht und eine hohe
Reproduzierbarkeit. Die Simulation in der Konduktionsanlage findet unter normaler Atmosphare
statt. Aufgrund des atmospharischen Einflusses wahrend des Prozesses wurden zunachst Rohlinge
mit einem Durchmesser von 4 mm im Priifbereich bzw. 8 mm im Klemmbereich verwendet. In der
Abbildung 39 ist die Positionierung der Zugrohlinge in der Klemmvorrichtung darrgestellt.
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Abbildung 39: Aufbau der Konduktionsanlage zur Simulation eines SchweifSnahtgefiiges in Zugproben, BAM

Tabelle 9: Kenndaten und Parameter der Wdrmebehandlungsanlage der BAM

Wirkprinzip konduktiv

Stromstarke max. 20 kA (Gleichstrom)
Anpress-/Klemmkraft max. 14 kN

Abkiihlgase Argon und Helium (niedrigere Abkuhlzeiten)

Pyrometer IMPAC IGA 6/23 (150 °C - 1800 °C)
Quotientenpyrometer IMPAC IGAR 12-LO (350 °C — 1300 °C)
Probendimension/AnlagengroRe G20 mmx 150 mm/Imx2mx1,5m

Regelung Temperatur-Zeit-Kurven

Mit dem Ziel der Vergleichbarkeit und Ubertragbarkeit der Ergebnisse wurden die Rohlinge nach der
Warmebehandlung zur Zugprobe mit identischer Endgeometrie, wie in Abbildung 35, gefertigt. Diese
Anlage bietet somit eine direkte Aufheizung (iber den kompletten Querschnitt und ist unabhangig
von auBen bspw. durch Konvektion oder Warmestrahlung.
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Abbildung 40: Verwendete Temperatur-Zeit-Kurven fiir GK- und FK-WEZ mit unterschiedlichen Abkiihlzeiten von
800 °C auf 500 °C fiir Schweifinahtgefiigesimulation in der Konduktionsanlage
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Abgeleitet aus dem Kenntnisstand in 2.2 wurden die Proben entsprechend mit den in der Abbildung
40 dargestellten Zeit-Temperatur-Kurven warmebehandelt und metallografisch analysiert. Durch die
Auswertung der metallografischen Schliffe und Harteverlaufe konnte ein homogen
warmebehandelter Bereich Giber 20 mm realisiert werden, ibertragbar zur Zugprobe in Abbildung
35. Analog zur Simulation des SchweiRnahtgefiiges mit Hilfe des Abschreckdilatometers in 4.3.1
wurden identische Parameter zugrunde gelegt, Abbildung 40. Die Proben wurden analog auf 1350 °C
(GK-WEZ) bzw. 1100 °C (FK-WEZ) erwarmt, dann fiir 2s bei entsprechender Spitzentemperatur
gehalten und anschlieBend unter der Vorgabe der tgs-Zeit (8s bzw. 15s) abgekiihlt. Fur den
Abkiihlprozess wurde Helium aufgrund des hoheren Abkiihlvermogens verwendet.

4.3.3 Ubertragbarkeit und Vergleich

Die Ubertragbarkeit der Ergebnisse wird iiber die Kopplung der Untersuchungsmethoden, bspw. die
Herstellung eines SchweiBnahtgefiiges, gewadhrleistet. Ein weiterer Faktor ist die analoge
Probengeometrie in den einzelnen experimentellen Schritten. Die Abbildung 41 verdeutlicht den
Zusammenhang einer gekoppelten Herangehensweise bzw. Betrachtung der einzelnen
Untersuchungsschritte.
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Abbildung 41: Methodische Herangehensweise zur Ubertragbarkeit der Untersuchungen

Anhand der Ubertragbarkeit der Temperatur-Zeit-Zyklen zwischen dem Abschreckdilatometer und
der Konduktionsanlage bietet diese methodische Herangehensweise eine sehr gute Vergleichbarkeit,
siehe 4.3.

4.4 Wasserstoffbeladung

Die Aufnahme des Wasserstoffs in den Proben erfolgte ausschlieflich liber die elektrochemische
Beladung. Zum Einsatz kam eine galvanostatische Schaltung mit einem konstant angelegten Strom
bzw. einer Stromdichte, weil die galvanostatische Beladungsmethode eine stabile und zuverlassige
Wasserstoffbeladung garantiert. Es wurde eine wassrige Losung, bestehend aus 0,1 M Schwefelsaure
(H2S04) und 0,05 M Natriumarsenit (NaAsO,), verwendet. Die kathodische Wasserstoffabscheidung
generiert durch die Sdure an der Probenoberflache den atomaren Wasserstoff, welcher adsorbiert
wird und im Anschluss durch die Probe absorbiert, siehe 2.4.1, werden kann. Dieser stetige Prozess
aus Adsorption und Absorption ist durch eine Rekombination des atomaren Wasserstoffs wahrend
der Adsorptionsphase teilweise eingeschrankt. Dadurch reduziert sich der Anteil des absorbierten
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Wasserstoffs. Ein gezieltes Unterdriicken der Rekombination wird durch die Zugabe von
Natriumarsenit erzielt. Die Abbildung 42 zeigt den entsprechenden Versuchsaufbau fir die
elektrochemische Wasserstoffbeladung. Die Probe dient wahrend der Beladung als Arbeitselektrode
(Kathode) und ist demnach negativ gepolt. Demgegeniber wird eine Platinelektrode des Typs Pt 1800
als positiv gepolte Gegenelektrode (Anode) verwendet.

/

Platindraht/Klemme
(Verbindung AE)

- Pt 1800 (Gegenelektrode/GE)
T Elektrolyt

Proben (Arbeitselektrode/AE)

40 mm

Abbildung 42: Experimenteller Aufbau der elektrochemischen Wasserstoffbeladung

Wihrend der kathodischen Beladung wird ein definierter Wert fir die Pt-Elektrode eingestellt,
welcher den Transport von Wasserstoffionen zwischen dem wassrigen Elektrolyten und der
Probenoberfliche bestimmt. Fir die Beladung wurden entsprechende Stromdichten in mA/cm?
zugrunde gelegt. Es wurden Galvanostaten der Firma Bank Elektronik des Typs TG 97 verwendet. Eine
Annahme ist, dass die Wasserstoffkonzentration in den verschiedenen Proben gleichmaRig verteilt
ist. Zur Sicherstellung dieses Sachverhalts bzw. einer guten Sattigung wurden die Proben mit
definierten Parametersatzen, bestehend aus Stromdichte und Zeit, beladen, siehe Tabelle 10.

Tabelle 10: Beladeparameter fiir Diffusionskoeffizienten, Wasserstoffbindungsenergien und Zugproben,
Parametersatz I, Ill, IV und V fiir Zugproben; Il und Il fiir Diffusionskoeffizienten/Bindungsenergien

Parameter | 1 1] IV \
Stromdichte in mA/cm? 5 10 20 40 80
Zeitin h 2 24,72 24, 48,72 48 48

Der Zustand einer gesattigten Wasserstoffkonzentration wurde dann erreicht, wenn eine weitere
Erhohung der Beladezeit nicht zu einem weiteren Anstieg der Konzentration fihrte. Hierbei stellte
sich die Stromdichte als dominierender Faktor auf die Wasserstoffkonzentration raus [229]. Die
galvanostatische Methode bietet im Vergleich zur potentiostatischen bzw. zur reinen chemischen
Beladung die optimalsten Randbedingungen fiir eine geeignete Wasserstoffbeladung hoherfester
FKB [230].

4.5 Wasserstoffbestimmung mittels TragergasheiBextraktion

Die Wasserstoffmessungen wurden mit einem Bruker Galileo G8 durchgefiihrt. Dieses Gerat
kombiniert die Probenerwdrmung (ber einen Infrarotofen entweder mit einem
Warmeleitfahigkeitsdetektor (WLD) oder einem Massenspektrometer (MS). Als inertes Tragergas
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kam Stickstoff mit einer Reinheit von 5.0 zur Anwendung. Der Wasserstoff effundiert wahrend der
Erwarmung aus der Probe in den Gasfluss des Tragergases. Dieses wird kontinuierlich Uber eine
Detektoreinheit im Fall des WLD geleitet, wodurch sich die Warmeleitfahigkeit andert. Die
vorangegangene Kalibration mit bekannten einzelnen Wasserstoffvolumina erzeugt eine
Kalibrationsgerade, wodurch eine Zuordnung des Messsignals zum Wasserstoffvolumen lber einen
Temperaturbereich von Raumtemperatur bis 1000 °C moglich ist. Die Analyse der einzelnen
Gasvolumina erzeugen einen gemittelten Kalibrationsfaktor. Die Konzentration resultiert aus der
Verkniipfung aus der Intensitat des Signals mit dem Kalibrationsfaktor K gemaR folgender Gleichung:

Intensitit

Konzentration = X Gl. 27

In Verbindung mit einer Probenmasse erfolgt die Angabe der Wasserstoffkonzentration in ppm oder
ml/100 g Fe. Die Auflésung des Warmeleitfahigkeitsdetektor (WLD) liegt bei 0,01 ug/g in einem
Messbereich von 0,05 bis 1000 ug/g. Dartiber hinaus wurde der Infrarotofens mit dem
Massenspektrometer gekoppelt, wodurch der Nachweis bis in den ppb-Bereich moglich ist. Die
Nachweisgrenze liegt bei 50 bis 100 ppb auf 1 g und verbessert diese um 2-3 GréBenordnungen im
Vergleich zum WLD. Es wurde ein Quadrupol-Massenspektrometer ESD100 von IPl InProcess
Instruments eingesetzt. Mit Hilfe des ermittelten Kalibrationsfaktors wird durch die Verkniipfung des
gemessenen Signalintegralwerts und der Probenmasse die Wasserstoffkonzentration mit folgender
Gleichung ermittelt.
Integralwert

Konzentration =
Kalibrationsfaktor - Probenmasse Gl. 28

Das MS-Signal ist ein lonenstrom als Funktion der Zeit. Die Konzentration wird in diesem
Zusammenhang in ppm angegeben bzw. iber eine Umrechnung in ml/100 g Fe.

4.6 Bestimmung Diffusionskoeffizienten

4.6.1 Permeationsaufbau und Durchfiihrung

Die in dieser Arbeit durchgeflihrten Permeationsversuche zur Bestimmung der
Diffusionskoeffizienten bei Raumtemperatur basieren auf das Verfahren nach Devanathan und
Stachursky [156]. Der prinzipielle Aufbau besteht aus zwei elektrochemischen Zellen, siehe Abbildung
43. Die Verbindung dieser beiden Zellen stellt die Membran, in diesem Fall die zu untersuchende
Probe, dar. Die Permeationsproben mit den AbmaRen [mm]: 30 x 20 (30) x 0,1 (0,25, 0,5 und 0,75)
wurden im Vorfeld auf vergleichbare Oberflachenrauheit prapariert und anschlieRend im
Ultraschallbad gereinigt [231]. Die Positionierung der Probe zwischen den beiden Einzelzellen ist in
der Abbildung 43 exemplarisch dargestellt. Die effektive Wasserstoffdurchtrittsflache setzt sich aus
dem Wirkdurchmesser von 16 mm zusammen. Die Zelle auf der Austrittsseite (anodische Seite)
wurde mit einer wassrigen Losung aus 0,1 M NaOH befillt, damit die Hydroxidgruppen der
Natronlauge den austretenden Wasserstoff vollstandig oxidieren. Eine wichtiger Prozessschritt ist das
Polarisieren der Austrittsseite mit einem Potential von +200 mV gegen eine Bezugselektrode
(gesattigte Kalomelelektrode), weil anderenfalls die atomare Wasserstoffadsorption an der
anodischen Seite signifikant ansteigt, siehe Abbildung 43. Ein grundlegender Vorgang ist die
metallurgische bzw. korrosive Wirkung zwischen dem Werkstoff und der wassrigen Losung mit
Natriumhydroxid [232]. Aus diesem Grund wurde der abfallende Hintergrundstrom (passiv) bis zu
einer Stromdichte von 0,05 pA/cm? Uberwacht und aufgezeichnet. AnschlieRend wurden die
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Permeationsmessungen initiiert, wodurch eine storende Signalliberlagerung durch weitere
Korrosionsvorgange signifikant minimiert  werden konnte. Die Detektion des
Wasserstoffoxidationsstroms auf der anodischen Seite startet mit dem Befiillen der kathodischen
Seite bestehend aus einem waéssrigen Elektrolyten mit 0,1 M H,SO4 und 12 mg/l NaAsO,.

Galvanostat - Potentiostat +
GE AE AE GE RE

(2K (IR ]
a) wassriger Elektrolyt b) wissriger Elektrolyt
(H,S0, + NaAsO,) (0,1 M NaOH)
) Permeationsprobe a)—~ +=—b) (;intrittsseite)
e) Gegen_elektrlnde ©) e) ) Referenzelektrode
(Austrittsseite) ‘ (Austrittsseite)
d) H.. » f)
Wasserstoff- Wasserstoff-
beladung detektion
(kathodische Seite) (anodische Seite)

Abbildung 43: Schematische Darstellung des Permeationsversuchs

Die angelegte konstante Beladestromdichte betrug 1,2 bzw. 7,2 mA/cm2. Die analytische Ermittlung
der Diffusionskoeffizienten bei Raumtemperatur erfolgte mit den im Kapitel 2.4.2.2 eingefiihrten
bzw. in Tabelle 4 zusammengefassten Berechnungsmethoden.

4.6.2 Isotherme Bestimmung mit TragergasheiBBextraktion

Die isotherme Warmauslagerung dient zur Bestimmung der temperaturabhangigen
Diffusionskoeffizienten mit Hilfe der Effusionskurven. Die Proben wurden ebenfalls gemall den
Parametern in Tabelle 10 elektrochemisch beladen. Fiir eine Sicherstellung der Ubertragbarkeit der
Ergebnisse aus den Zugversuchen wiesen die Proben einen Durchmesser von 3 mm und eine
Probenlange von 30 mm fir den GWS bzw. 25 mm fiir die warmebehandelten Proben (WEZ) auf. Im
oberen Bereich wurden die Proben mit einem Umlaufkerb versehen, um einen sicheren Halt fur den
Platindraht wahrend der elektrochemischen Beladung sicherzustellen. Die Oberflachengite ist durch
einen Schleifvorgang wahrend der Fertigung bei allen Proben vergleichbar gewesen.

Die Bestimmung der temperaturabhangigen Diffusionskoeffizienten setzt eine schnelle Erwarmung
auf die jeweilige Temperatur voraus, siehe Kapitel 4.8. Die Proben wurden im IR-Ofen des G8 auf die
zu untersuchende Temperaturstufe erwarmt. Die Diffusionskinetik bzw. der resultierenden
Diffusionskoeffizienten ist direkt abhadngig von der Probentemperatur. Die thermo-physikalischen
Prozesse, insbesondere die Einkopplung der thermischen Energie, erzeugen durch die Tragheit der
Probenaufheizung Giber Warmeleitung eine Differenz zwischen der Ist-Probentemperatur und der
Ofentemperatur.

Daraus abgeleitet, ist eine Zielstellung die Minimierung der Aufheizphase zu Beginn der Messungen.
Eine erste Optimierung der Prifmethode zur beschleunigten Aufheizung wahrend der ersten
Sekunden erfolgte im Rahmen einer Studienarbeit [233]. Ein wichtiges Kriterium in diesem
Zusammenhang ist die Vorlaufzeit. Das System wird entsprechend auf eine hohere Temperatur
vorgeheizt, woraus eine zlgige Aufheizung der Probe auf die entsprechende Temperatur generiert
werden kann, Abbildung 44 (links).
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Abbildung 44: Optimierung der Probenaufheizung durch ein Vorheizen (links) und Anpassung des Regelverhaltens
des Ofens (rechts)

Darlber hinaus wurde in einer zweiten Optimierung das Regelverhalten des Ofens durch eine
Anpassung des P- bzw. I-Anteils durchgefiihrt. Dies gewahrleistet ein Regelverhalten, welches ein
Uberschwingen (zu starkes Aufheizen der Probe iiber der geforderten Analysentemperatur)
verhindert bzw. ein gezieltes Dampfen des Temperaturregelverhaltens erzeugt, Abbildung 44
(rechts). In der Abbildung 45 sind die Einstellparameter fir die Vorheiz- und Analysentemperatur in
Abhangigkeit der Probenkerntemperatur dargestellt.
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Abbildung 45: Einstellung von Vorheiz- und Analysentemperatur fiir Galileo G8 Parameterfenster

Diese Parameter gewdhrleisten in Kombination mit den angepassten P/I-Werten eine schnelle
Aufheizung der Probe auf die gewiinschte isotherme Temperatur. Deutlich erkennbar sind die
Unterschiedlichen Anstiege fiir Vorheiz- bzw. Analysentemperatur. Aus dem starkeren Anstieg der
notwendigen Vorheiztemperatur mit steigender Analysentemperatur wurden in dieser Arbeit die
temperaturabhangigen Diffusionskoeffizienten bis 400 °C ermittelt. Die hohe Vorheiztemperatur
koénnte eine beginnende Gitterumwandlung auf der Probenoberflaiche hervorrufen. Das kubisch-
flachenzentrierte Gitter wiirde eine Verschiebung des Diffusionskoeffizienten zu deutlich niedrigeren
Werten im Vergleich zum kubisch-raumzentrierten Gitter bedingen. Durch die Anwendung der
Gleichungen aus Tabelle 5 ist anhand der indirekten Proportionalitat des Diffusionskoeffizienten zur
tos-Zeit eine faktorielle Verschiebung dessen deutlich ersichtlich. Die starke Wechselwirkung

79



4 Experimentelles

zwischen den Aufheizbedingungen und den resultierenden Effusionskurven bzw. resultierenden
Diffusionskoeffizienten erfordert eine genaue Betrachtung und Anpassung der Randbedingungen
wahrend der gesamten Vorgehensweise. Eine kritische Auseinandersetzung derer fihrt zu einer
Minimierung der systematischen Fehler. Die Ermittlung realer Probentemperaturen und die
Anpassung systemseitiger Gerateparameter sind daher unerldsslich. Eine systemibergreifende
Verwendung dieser Methode zur Optimierung der Probenaufheizung und Ubertragung auf andere
Werkstoffe bzw. Geometrien ist gegeben. Die ermittelten und zugrunde liegenden Gerateparameter
fir die Temperatureinstellung und P/I-Werte zur Bestimmung der temperaturabhingigen
Diffusionskoeffizienten sind im Anhang tabellarisch dargestellt, Tabelle Al.

Fir jedes Temperaturniveau wurden mindestens drei Proben analysiert und die jeweilige
Effusionskurve mit dem Massenspektrometer aufgezeichnet. Dies umfasste die Ermittlung der
notwendigen tos-Zeit, wonach 50% der anfanglichen Wasserstoffmenge effundiert ist bzw. in der
Probe noch verbleibt, Abbildung 46.
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Abbildung 46: Bestimmung der tos-Zeit anhand der normierten Wasserstoffkonzentration in Abhédngigkeit der Zeit,
Gegentiberstellung der Effusionsrate

Der Integralwert von der Effusionsrate, schraffierter Bereich in der Abbildung 46, bis zum
Schnittpunkt der verldngerten Linie der tos-Zeit, ausgehend von der normierten
Wasserstoffkonzentration, entspricht der halben Konzentration von der gelGsten
Gesamtkonzentration in der Probe. Die Berechnung des Diffusionskoeffizienten erfolgte mit der im
Abschnitt 2.4.2.2 dargestellten Methode. Anhand der mathematischen N&aherungslésungen in
Tabelle 5 und die Bestimmung der zeitabhangigen Wasserstoffmenge (Abbildung 46) wurden die
temperaturabhangigen Diffusionskoeffizienten berechnet.

4.7 Thermische Desorptionsanalyse

Die Desorptionssignale wurden mit Hilfe der Trdgergas-HeiRextraktion und dem gekoppelten
Quadrupol-Massenspektrometer gemessen. Diese Kombination gewadhrleistet ein schnelles
Aufheizen der Proben mit hoher Messgenauigkeit, eine gute Anwendbarkeit und eine hohe
Reproduzierbarkeit. Das Ziel einer thermischen Desorptionsanalyse ist grundlegend die
Identifizierung von Wasserstoffeffusionspeaks bei entsprechenden Temperaturniveaus. Die Messung
des Wasserstoffsignals mit dem Massenspektrometer gewadhrleistet eine Analyse des
Wasserstofftransportverhaltens im Temperaturbereich unterhalb 100 °C bis zur Raumtemperatur.
Analog zu den bisherigen Untersuchungsmethoden und deren Ubertragbarkeit wurden ebenfalls
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Zylinderproben mit einem Durchmesser von 3 mm und einer Lange von 25 bzw. 30 mm verwendet.
Untersucht wurden sowohl die GWS als auch die entsprechenden WEZ-Mikrostrukturen. Die Proben
wurden analog der vorangestellten Untersuchungsmethoden mit den Parametern in der Tabelle 10
elektrochemisch beladen.

4.7.1 Durchfithrung

Die Proben werden mit konstanten Aufheizraten von Raumtemperatur bis 900 °C aufgeheizt. Die
Bestimmung der Aktivierungsenergien erfordert verschiedene konstante Heizraten, siehe Abbildung
47.
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Abbildung  47: Aufheizraten fiir die thermische Desorptionsanalyse zur Untersuchung des
Wasserstoffbindungsverhalten

In dieser Arbeit wurden drei verschiedene Aufheizraten zugrunde gelegt (0,1; 0,2 und 0,4 K/s). Die
Erfassung des Wasserstoffsignals liber ein Massenspektrometer liefert eine optimale Analyse des
Signals aufgrund hoher Empfindlichkeiten gegeniber dem Signal/Rausch-Verhiltnis. In dieser Arbeit
wurden sowohl die Grundwerkstoffe als auch die WEZ analysiert. Die Auswertung des Signals
erfordert mathematisch eine Peak-Dekonvolution. Analytisch betrachtet stellt das Signal der
Effusionskurve eine Uberlagerung mehrerer Einzelpeaks dar, vgl. Abbildung 48.
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Abbildung 48: Analyse des Desorptionsspektrums (links) mit Hilfe der Peak Dekonvolution (rechts) zur
Quantifizierung des Wasserstoffbindungsverhalten in héherfesten FKB
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Diese Einzelpeaks sind in dem Gesamtsignal (Effusionskurve) direkt nicht quantifizierbar. Das Ziel der
Dekonvolution ist die Zerlegung von Peaks (Signal), welche sich tberlappen, um auf diese Weise die
Informationen liber den einzelnen Peak zu extrahieren. In dieser Arbeit wurde fiir die Analyse die
Software OriginLab genutzt. Das Gesamtsignal wurde unter Zuhilfenahme theoretischer Peakmodelle
in Einzelpeaks zerlegt, siehe Abbildung 48 (rechts). Fir die einzelnen Desorptionspeaks wurde eine
GauB-Verteilung zugrundelegt, siehe Abbildung 49. Unter der Annahme einer Gaul3-Verteilung ist der
liberlappende Charakter des Spektrums deutlich erkennbar, siehe Abbildung 48.
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Abbildung 49: Schematische Darstellung der Annahme eines Desorptionspeaks nach einer Gauf3‘schen Verteilung

Die Wasserstoffdesorption aus einem Trap, die in Abbildung 49 schematisch dargestellt bzw. in der
Abbildung 48 (rechts) abgebildete Peak-Dekonvolution auf Basis eines realen Spektrums, kann durch
folgende Gleichung angenommen werden [234, 235]:

(X'XM)2> Gl.29

y =y +Aexp (- b2
Das gesamte Spektrum wird durch die Summe jeder gegebenen Anzahl von Gauli‘schen Peaks
berechnet, siehe Abbildung 48 akkumulierte Kurve (rot).

Hoherfeste Stahle haben normalerweise mehrere Arten von Traps, in denen Wasserstoff eingefangen
werden kann. Das kontinuierliche Signal mit seinen lokalen Maxima und Minima ist das Ergebnis von
Uiberlappenden Wasserstoffpeaks und ist infolgedessen fir jeden Gefligezustand charakteristisch.
Grundlegend verschiebt sich der Desorptionspeak mit steigender Aufheizrate zu hoheren
Temperaturen [234, 235]. Die analysierten Peak-Temperaturen und Aufheizraten stellen die
Eingabewerte fiir den im Kapitel 2.4.2.1 analytisch dargestellten Zusammenhang dar. Daraus ergibt
sich die Gl. 30 zur Bestimmung der Aktivierungsenergie.

1.2
o|n(%)
L AP/ Baes Gl. 30

TN

4.8 Quantitative Ermittlung der probenspezifischen Temperatur

Die Erfassung der realen Probentemperatur minimiert den Analysenfehler, welcher wahrend der
Identifizierung der korrelierenden Temperaturen auftritt. Die Adaption der realen Temperatur fir die
Analysenmethoden zur Bestimmung der temperaturabhdngigen Diffusionskoeffizienten und
Aktivierungsenergien erhoht signifikant die quantitativ erzielten Ergebnisse [117, 236]. Zur
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Verbesserung des Prozesses, mit dem Ziel der Erfassung realer Probentemperaturen, kam eine extern
gekoppelte  Messeinrichtung zum  Einsatz. Die notwendige Datenaufzeichnung zur
Temperaturmessung Uber ein Thermoelement erfolgte durch eine Schnittstelle zwischen der
Messeinrichtung mit der Geratesoftware des G8. In der Abbildung 50 ist die Zufiihrung des externen
Thermoelements tber den Einschub in die Glasrohre dargestellt. Das Thermoelement wurde im
Inneren einer kerngebohrten Probe (Dummy), welche Uber eine analoge Geometrie verflgt, platziert,
siehe Abbildung 50.

IR-Ofen (getiffrnétfj
Parabolspi.egel\:j 4

Probe: Messung der Kerntemperatur

Thermoelement IR-Ofen . Thermoelement (P

Probe ———»

Abbildung 50: Methode zur Erfassung der realen Probentemperatur (Kerntemperatur) iiber externes
Thermoelement

Der Temperaturanstieg in der Probenkammer zeichnet sich durch das Ofenthermoelement sich linear
steigend ab, siehe Abbildung 51 (Ofentemperaturkurve). Die Erwdarmung der Probe findet in der
Anfangsphase nicht linear statt, weil die thermophysikalische Einkopplung der Warmestrahlung einer
Tragheit unterliegt. Die Probengeometrie bzw. -oberflache beeinflusst anfangs das Absorptions- und
Emissionsverhalten. Der reflektiere Strahlungsanteil nimmt ab und das Absorptionsvermogen steigt
mit zunehmender Oberflachentemperatur. Ein Warmegleichgewicht zwischen der Probe und der
Umgebung (Ofen) sorgt nach einiger Zeit fir eine lineare Aufheizung der Probe. In den zylindrischen
Proben mit 3 mm Durchmesser setzte ein nennenswerter Anstieg der Probentemperatur nach circa
140 s ein, siehe Abbildung 51. Die konstante Ofenheizrate wurde nach circa 200 s erreicht.
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Abbildung 51: Temperaturdifferenz zwischen linearer Aufheizung des Ofens und einer nichtlinearen Aufheizung
der Probe wdhrend der Anfangszeit

Das MS-Signals wurde mit der realen Probentemperatur zeitlich analog getaktet. Die Kernidee dieser
Applikation ist die Kopplung des Wasserstoffsignalwertes mit der realen Probentemperatur, weil
dadurch eine signifikante Verbesserung der quantitativen Bestimmung der Aktivierungsenergie
erreicht werden konnte. Dieser Komplex der Uberwachung der realen Probengeometrie stellt eine
deutliche Verbesserung der Analyse des Wasserstofftransports und -bindungsverhaltens dar.
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In diesem Kapitel werden zunachst die Ergebnisse der Gefiligechrakterisierung beider
Grundwerkstoffe ausgewertet. Aufbauend darauf wird das Geflige der WEZ analysiert und mit den
GWS verglichen. Die chemische Zusammensetzung und die Unterschiede in der Herstellung fiihren
zu einer differenten Auspragung des Gefliges und der mechanisch-technologischen Giitewerte
sowohl im GWS als auch in der WEZ. Die Aufnahme von Wasserstoff kann in Uberlagerung mit einer
duBeren mechanischen Beanspruchung die mechanisch-technologischen Gitewerte im GWS und in
der WEZ unterschiedlich stark herabsetzen, sodass ein kompletter Verlust des
Verformungsvermogens eintreten kann. Dem Abschnitt zur Auswertung der Degradation der
mechanischen Eigenschaften schlieft die Betrachtung, zum einen des Diffusionsvermdgens und zum
anderen des Wasserstoffbindungsverhaltens, an. Anhand der Ergebnisse werden Riickschliisse auf
das Diffusionsverhalten bei Raumtemperatur und héheren Temperaturen gezogen. Die Analyse des
Wasserstoffbindungsverhaltens ermdoglicht die Charakterisierung des Wasserstoffanteils, welcher
malgeblich schadigend ist. Die Moglichkeit einer positiven Beeinflussung des Risikos einer
Degradation der mechanisch-technologischen Giitewerte, hervorgerufen durch Wasserstoff tber
eine gezielte Einstellung des Gefliges, wird erlautert.

5.1 Gefiigecharakterisierung

Dieser Abschnitt fiihrt zunachst mittels verschiedener Methoden der Gefligecharakterisierung die
unterschiedlichen Merkmale im Hinblick auf den vergiiteten bzw. thermomechanischen
Lieferzustand auf. Weiterfiihrend sind die wesentlichen Unterschiede in der WEZ beider Giten
herausgearbeitet wurden. Anhand dieser spezifischen Gefligemerkmale lassen sich Riickschlisse auf
die Degradation der mechanischen Eigenschaften und des Wasserstofftransportverhaltens ziehen.

5.1.1 Qualitative Gefiigecharakterisierung

Die lichtmikroskopische Analyse anhand von geéatzten Schliffbildern des S690QL a) und c) bzw. des
S700MC b) und d) ist in der Abbildung 52 dargestellt. Im S690QL lasst sich eine bainitisch-
martensitische Gefligestruktur ableiten. Die Herstellung durch einen Vergitungsprozess des S690QL
unterdrickt wahrend des Hartevorgangs zunehmend die Kohlenstoffdiffusion mit einer steigenden
Abkihlgeschwindigkeit. Das hat zur Folge, dass aus den bainitischen Latten ein martensitisches
Geflige mit zwangsgelostem Kohlenstoff entsteht. Durch das Anlassen und die Diffusion des
Kohlenstoffs besteht das Geflige zusatzlich aus Zementit. Aus dem abgeschreckten Zustand wird ein
angelassener Martensit eingestellt, welcher dem unteren Bainit zuzuordnen ist. Die Unterscheidung
zwischen dem bainitischen und martensitischen Geflige ist nicht trivial. Die Auspragung eines
Hartegefuges ist im S7T00MC weniger stark ausgepragt. Der deutlich niedrigere Kohlenstoffgehalt und
die thermomechanische Bearbeitung erzeugen im Vergleich zum S690QL ein bainitisch-ferritisches
Geflige. Eine starke plastische Verformung des S700MC wahrend der Herstellung ldsst sich bereits
anhand der Abbildung 52 (b) und (d) durch eine zeilige Auspragung des Gefuiges ableiten.
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Abbildung 52: Gefligecharakterisierung mit Nitaldtzung (2 %) des S690QL (a) bzw. (c) und S700MC (b) bzw. (d)

Ein weiteres Merkmal des S700MC sind, durch den Herstellungsprozess in Kombination mit
vergleichsweise hohen Mikrolegierungselementen (bspw. Ti), die gebildeten groRen Ausscheidungen
im Bereich mehrerer um, siehe Abbildung 52 (d) Markierung. Die Ausscheidungen von
Carbonitridpartikeln entstehen in verschiedenen Bereichen wahrend der Herstellung. Teilweise
werden diese bereits in der flissigen Phase gebildet bzw. nach der Erstarrung an der Grenzflache
zwischen flussig-fest und sind thermodynamisch sehr stabil. Aufgrund der GroRe besitzen diese
Ausscheidungen keinen signifikanten Einfluss auf die Rekristallisation des Austenits bzw. die
Kornfeinung. Haufig sind das komplexe Oxide oder in diesem Fall Nitride.

5.1.2 KorngroBe/-orientierung und Phasenverteilung mittels EDX/EBBSD

Aus dem Kenntnisstand in 2.1 geht hervor, dass die KorngroRe ein wesentlicher Faktor fur die
mechanischen Eigenschaften ist. Dartiber hinaus beeinflusst diese auch die Wirkung des Wasserstoffs
auf die Hohe der Degradation der mechanischen Eigenschaften. Dem gegentiiber beeinflussen
quantitative WerkstoffkenngréBen wie Phasenanteile (Vorhandensein einer zweiten Phase),
KorngroBenverteilung oder —missorientierung die mechanischen Eigenschaften Uber eine
Wechselwirkung mit Versetzungen. Ein weiterer Punkt ist die Frage nach dem verbleibenden Anteil
von Restaustenit in der Matrix. Diese Phase beeinflusst aufgrund ihrer Kristallstruktur im Vergleich
zur o-Phase zum einen das Trapping- bzw. Diffusionsverhalten und zum anderen das
Lésungsvermogen.
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$690QL

Die Abbildung 53 zeigt die Ergebnisse der Phasenverteilung des S690QL im GWS. Die Analyse des
Phasenmaps (b) zeigt keine groReren austenitischen Bereiche im GWS des S690QL. Die identifizierten
Anteile belegen, dass der vorhandene Austenit sehr fein verteilt ist. Ausgehend von der
Phasenverteilung in Abbildung 53 (b) betrédgt der Restaustenit 1,24 %.

Probe-3 S690QL: Pattern Quality+Phase Map
Px: 0.17 pm MapSize: 800 x 600
fraction [%] no. of grains: 2759 _avg. size:10.2 ym

avg

b N ey / b
4 \ A : % " o .

Probe-3 S690@L:  Grain distribution ! | 100 15.0 200

Px: 0.17 pm MdpSize: 800 X600 T AT grain size [um]

Abbildung 53: Phasenverteilung des S690QL; a) gescannter Gefiigebereich; b) Phasenmap mit Anteil Ferrit in Rot
98,8 % und Austenit in Griin 1,24 %, c) Kornverteilung und d) Korngréf3e mittels EBSD

Eine in der Literatur weit verbreitete analytische Methode ist die Kalkulation des Restaustenits nach
der Koistinen-Marburger-Gleichung [237]. Die Grundlage ist die Bestimmung des Beginns der
Martinsitumwandlung Ms. Zur Abschdtzung der Ms-Temperatur auf Basis der chemischen
Zusammensetzung bietet die Literatur zahlreiche empirische Formeln. Eine Berechnungsformel fur
niedriglegierte Stahle bietet Béres [238] und liefert eine Ms-Temperatur von 424 °C fir den S690QL.
GemaR der Koistinen-Marburger-Gleichung ergibt sich ein Restaustenitgehalt von 1,24 %, welcher
mit dem im Phasenmap gemessenen Wert exakt libereinstimmt. Die Wirkung des Restaustenits auf
die Zahigkeit des Werkstoffs wird kontrovers diskutiert. Eine feine Verteilung des Restaustenits
begtlinstigt den duktilen Bruch durch eine Bildung von kleinen Griibchen [239]. Die gemessene
mittlere KorngréRe des S690QL liegt bei etwa 10 um, siehe Abbildung 53 (d). Dieser Wert deckt sich
mit den Ergebnissen von Zhang[240], welche eine KorngréRe von 9,7 um + 1,2 um ermittelt hat.

Ein weiterer Aspekt ist neben den Gefligebestandteilen die kristallografische Orientierung der
verschiedenen Kérner. Die Bestimmung moglicher kristallografischer Vorzugsorientierungen (Textur)
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erfolgte ebenfalls mittels EBSD. In der Abbildung 54 sind die verschiedenen inversen Polfiguren zur
Charakterisierung einer Textur dargestellt.
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Abbildung 54: Bestimmung der Kornorientierung und Texturbestimmung des S690QL; (a) Inverse Polfigur in X-
Richtung, (b) Inverse Polfigur in Y-Richtung, (c) Inverse Polfigur in Z-Richtung und (d) im Feld

Die inversen Polfiguren in X-, Y- und Z-Richtung in Abbildung 54 (a, b und c) und im gemessenen Feld
zeigen keine Textur auf. Die Abbildung 55 stellt ein Phasenmap dar, in dem eine Analyse der groReren
Ausscheidungen vorgenommen wurde. Dieses Phasenmap (Abbildung 55 b) belegt auch an dieser
Stelle das Vorhandensein lokaler Bereiche aus Austenit. AuBerdem wurden Titannitride (blau)
identifiziert. Die EDX-Elementverteilungsbilder bestatigen die Analyse der TiN- Ausscheidungen im
Phasenmap, siehe Abbildung 55 e) und f). Aufgrund ihrer GroRe haben diese vereinzelt auftretenden
Nitride keinen nennenswerten Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften des Stahls. Die Analyse
belegt eine mittlere KorngréRe von 4,5 um.
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Probe-3 583001 . Probe-3 S690QL: Phase Map
M'HV: 200 kv WD: ) Px: 84 nnMapSize: 200 x 150
c) raction [%] no. of grains: 107 avg. size:4.58 pm
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Abbildung 55: Charakterisierung der Ausscheidungen im Phasenmap des S690QL und EDX-
Elementverteilungsbilder der Ausscheidungen des S690QL
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TEM-Untersuchung S690QL

In der Abbildung 56 (a) ist das FIB-Bild eines Mikro-Querschnitts des S690QL dargestellt. Deutlich zu
sehen ist das nadelformige Verglitungsgeflige im unteren Bereich des Querschnitts und im oberen ist
die Walzhaut erkennbar. Die praparierte und aus dem Blech herausgetrennte Lamelle wurde
anschlieBend im TEM analysiert, Abbildung 56 (b). Die TEM-Abbildung zeigt eine Martensitnadel von
der entsprechenden Lamelle von links unten nach rechts oben.

Beam g Scan | pA | HFW
30.0KkV|10.0 kX| 43.8° | H45.26 5| 13.0 [ 30.4 pm FAA9324 S690GL

c) d)

Abbildung 56: FIB-Bild und TEM-Aufnahme einer Lamelle vom S690QL

Im markierten Bereich der Abbildung 56 (b) ist die sehr hohe Versetzungsdichte gut zu erkennen. Die
Abbildung 56 (c) bis € beschreiben die Lage des Restaustenits und bestdtigen die Analyse der
Phasenverteilung in der Abbildung 53. Die Restaustenitfilme befinden sich im S690QL fein verteilt
zwischen den Martensitnadeln, siehe Abbildung 56 (d). Im Dunkelfeld ist die entsprechende Lage des
Austenits erkennbar, Abbildung 56 €.

Fur einen Nachweis der Ausscheidungscharakteristik des S690QL wurde in der Abbildung 57 eine
untere Martensitnadel untersucht.
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Abbildung 57: Martensitnadel mit Nachweis von Zementit-Ausscheidungen (DF1) und deren Lage im S690QL

Die Martensitnadel steht im starken Orientierungskontrast, worin die starken Reflexe im
Beugungsbild dem a-Eisen mit einer [001]-Orientierung entsprechen. Die schwacheren Reflexe in der
Dunkelfeldabbildung (Abbildung 57 (d) DF1) stammen von Zementitausscheidungen. Einige der
schwachen Reflexe in Abbildung 57 (c) indizieren mogliche Sondercarbide (z.B. Mo,C). Die
entsprechenden Ausscheidungen (DF2) sind klein und in Reihen an Versetzungen angeordnet. Eine
mogliche Ursache fir die ungleichmaBigen Kontraste der Versetzungen in den TEM
Hellfeldabbildungen ist die Wechselwirkung mit diesen Ausscheidungen (Sondercarbide). Basierend
auf dem vergleichsweise hohen Mo-Gehalt des hier untersuchten S690QL ist mit hoher
Wabhrscheinlichkeit von Mo,C-Ausscheidungen auszugehen. Riecke et al. [241] belegen, dass in einem
Fe-Mo-C System bei einem Anlassvorgang bei mittleren Temperaturen neben Fe3C/Mo;Cs-
Mischcarbiden zunehmend Mo,C-Ausscheidungen auftreten. Es wird angenommen, dass die Mo,C-
Partikel sich zunachst in der Ndhe von Mischcarbiden an Korn- bzw. Subkorngrenzen ausscheiden
und im zeitlichen Verlauf dann die gesamte Eisenmatrix besetzen [241]. Diese erzeugen eine
Verzerrung des umgebenden Eisengitters, wodurch sich die Versetzungsdichte in der Umgebung der
Carbide erhoht. Laut Riecke etal. [241] fihren die Ausscheidung und das Wachstum von Mo-
Carbiden und die damit verbundene Verzerrung des Gitters bzw. die Bildung von Versetzungen zu
einer Erhdohung der Anzahl an Traps mit schwacher und starkerer Bindungsenergie. Dies erhdht zum
einen die Loslichkeit und zum anderen wird die Diffusivitat erniedrigt. Schlussfolgernd geben die
Autoren an, dass die Bindung des atomaren Wasserstoffs im Spannungsfeld bzw. direkt an
Versetzungen in der Umgebung der Mo,C-Ausscheidungen stattfindet. Die Analyse der
Wasserstoffdiffusion und —loslichkeit wird im Abschnitt 5.4 vorgenommen.
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S700MC

Die Analyse der Phasenverteilung des S7T00MC zeigt eine geringfiigig niedrigere austenitische Phase
gegenlber des S690QL. Der Anteil des verbleibenden Austenits im Phasenmap betrégt circa 0,7 %,
siehe Abbildung 58 b). Die Kalkulation des Restaustenits nach der Koistinen-Marburger-Gleichung
[237] ergibt einen Wert von 0,74 %. Die notwendige Abschatzung der Ms-Temperatur nach Béres
[238] ergibt 471 °C. Hierbei existiert ebenso eine gute Ubereinstimmung zwischen dem gemessenen
Wert im Phasenmap und dem kalkulierten Wert.

l'%“t
¥ A zu f

L B 4
“’.'{l.
4 3
) ) 8
Probeﬁ 8700MC: Graipdistgbution . 100
Px; 0,47 jim "MapSize:1800 x 600. grain size [um]

Phase distribution

Name raw norm
BN Ferrite 95.7 % 99.3 %
BN Austenite 0.657 % 0.683 %
zero solutions 3.68 %

Abbildung 58: Phasenverteilung des S700MC; a) gescannter Gefiigebereich; b) Phasenmap mit Anteil Ferrit in Rot
99,3 % und Austenit in Griin 0,683 %, c) Kornverteilung und d) KorngréfSe mittels EBSD

Die Untersuchungen belegen ebenfalls die Bildung groRerer Ausscheidungen im S700MC, siehe
Abbildung 59. Sowohl die EDX Analysen als auch EBSD Messungen belegen, dass es sich um TiN-
Verbindungen handelt. Die KorngréRenverteilung des S700MC ergab eine mittlere KorngréfRe von
6,64 um, siehe Abbildung 58 (d). Die Abbildung 52 und Abbildung 58 (c) deuten eine gestreckte
Gefligestruktur des S700MC an. Das langestreckte Geflige identifiziert die nicht vollstandige
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Rekristallisation wahrend oder zwischen den letzten Verformungsdurchgangen (Endwalzprozeduren)
des S7T00MC [50]. Wahrend des Walzens erfolgt eine Streckung der Austenitkorner. Dies bewirkt eine
gezielte Einbringung von kristallografischen Unstetigkeiten. Diese bleiben bestehen, bis eine
beschleunigte Abkihlung einsetzt, unter der Voraussetzung einer ausreichend niedrigen
Walztemperatur von unter 800 °C [242]. Der Effekt einer niedrigen Endwalztemperatur tragt zur
Kornfeinung bei, indem die Unstetigkeitsstellen als potentielle Keimbilder fur diey 2 a Umwandlung
fungieren.

: Phase Map
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Abbildung 59: Charakterisierung der Ausscheidungen im Phasenmap und EDX-Elementverteilungsbilder des
S700MC

Die Temperatur reguliert auch die Nb-Ausscheidungen zum einen wahrend der Wiedererwdarmung
der Bramme, und zum anderen verhindert diese das Austenitkornwachstum wahrend des
anschlieBenden Walzprozesses (unterhalb der Rekristallisationstemperatur von circa 900 °C). Die
eingebrachte Verformungsenergie (Streckung des Gefliges) erleichtert das Ausscheiden von feinen
Nb-Carbiden/-Nitriden [242]. Die ausgepragte gestreckte Gefligestruktur wird durch das Zulegieren
von Nb erhéht. Untersuchungen belegen, dass eine Variation der anderen Legierungselemente
keinen Einfluss auf die Hohe der Walzumformung, wenn diese unterhalb der Ty, stattfindet, hat [243].
Kaijalainen et al. [243] schlussfolgern, dass das Strecken des Gefliges (engl. Austenite pancaking),
bspw. durch eine Erhéhung des Umformgrads im Bereich der nichtrekristallisierten Zone, ein
effektives Mittel zur Verbesserung der Festigkeit, Kerbschlagarbeit und Bruchzahigkeit ist, ohne dabei
die Dehnung signifikant zu reduzieren. Die Autoren in [21, 244] bestdtigen diesen Zusammenhang,
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dass die Pancake-Struktur die Kornfeinung wahrend der Umwandlung unterstiitzt und dadurch eine
Erhohung der mechanischen Eigenschaften erreicht werden kann.

Es ist anzunehmen, dass der vorliegende S700MC bereits im Temperaturbereich um 1100 °C mit
einsetzendem Walzen bearbeitet wurde. Eine einleitende Walzprozedur des Austenits oberhalb Ty,
lasst auf einen hohen Anteil an Ausscheidungshartung riickschlieBen. Daraus lieRe sich eine hohere
Loslichkeit von atomarem Wasserstoff im S700MC ableiten. Weiterhin ist mit einer Zunahme von
Traps mit hoherer Aktivierungsenergie zu rechnen.

Eine dhnliche mittlere KorngrofRe von circa 7 um wurde in der Arbeit von Kim et al. [131] durch
Walzen im Bereich oberhalb 1000 °C eingestellt. Diese Temperatur liegt oberhalb der
Rekristallisationsgrenze, fihrt zum Wachsen der rekristallisierten Austenitkdrner wahrend des
Walzvorgangs und reduziert die Fahigkeit der Austenitkornfeinung. Die resultierende FerritkorngroRe
ist relativ ahnlich zur AustenitkorngroBe. Neben dem bereits gezeigten Phasenmap in der Abbildung
58 © verdeutlicht die Abbildung 60 ebenfalls sowohl die gestreckte Kornstruktur des S700MC als
auch das Vorhandensein von Vorzugsorientierungen. Die inversen Polfiguren (a) bis (c) in der
Abbildung 60 deuten auf verschieden haufig auftretende Vorzugsorientierungen hin. Die Polfigur (d)
in der Abbildung 60 weist auf eine Uberlagerung unterschiedlicher Texturen hin. Diese sind durch die
herstellungsbedingt durchgefiihrten Walzprozeduren mit kombinierter thermischer Behandlung
(Warmebehandlung) hervorgerufen.
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Abbildung 60: Bestimmung der Kornorientierung und Texturbestimmung des S700MC
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Die durch unterschiedliche Verformungsmechanismen entstandenen Texturen sind im
umgewandelten Ferrit detektierbar, wenn im umgeformten Austenit keine Rekristallisation bis zu
seiner Umwandlung stattgefunden hat. Die Auspragung der entstandenen Texturen kann mit den
Herstellungsschritten wahrend der Erzeugung des S700MC gleichgesetzt werden [245]. Die Polfigur
{111} deutet auf eine typische Auspragung einer Walzstruktur bzw. einer starken Verformung hin
[246]. Die thermomechanische Herstellung erzeugt grundsatzlich komplexe Texturen [245].
Zusammenfassend lasst sich die Texturerscheinung des S700MC als Folge des Walzens mit einer
Transformation beschreiben.
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TEM-Untersuchung S700MC
Die Abbildung 61 (a) bis (g) zeigt die einzelnen Aufnahmen der TEM-Untersuchung des S700MC.

Abbildung 61: TEM-Aufnahme vom S700MC
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In Abbildung 61 (a) ist ein FIB-Bild eines Mikro-Querschnitts dargestellt. Dieser Ausschnitt deutet auf
verschiedene equiaxiale Kérner mit einer variierenden GrofRe von 1 bis 5 um hin. Das TEM-Bild einer
Lamelle zeigt ein Korn im starken Orientierungskontrast, Abbildung 61 (b). Die Abbildung 61 (c),
Versetzungen in einem Ferritkorn (211), ist von einem ungleichmaRigen Kontrast gepragt. Ein
moglicher Grund ist die Belegung der Versetzungen mit sehr feinen Ausscheidungen (MX-Phasen).
Die Elektronenbeugung in Abbildung 61 (f) zeigt einen weiteren Reflex (DF1). Die
Dunkelfeldabbildung in Abbildung 61 (g) belegt, dass dieser Reflex Restaustenit ist.

In der Tabelle 11 sind die verschiedenen Gefiigemerkmale beider Giiten gegeniibergestellt. Der
S700MC besteht im Wesentlichen aus equiaxilen Ferrritkérnern mit gleichmdflig darin verteilten
Versetzungen mittlerer Dichte. Der S690QL weist ein nadel- bzw. lattenformiges Gefiige auf. Die
Versetzungsdichte innerhalb der Latten ist sehr hoch und hdufig aufgrund starker innerer Spannungen
bei den TEM-Abbildungen im Zweistrahlfall nicht auflésbar.

Im S700MC wurden zwischen den einzelnen Ferritkérnern Séume von Restaustenit nachgewiesen. Im
Fall des S690QL kénnen Sdume von Restaustenit an den Lattengrenzen vorkommen. Der Nachweis
von feinen Carbidausscheidungen beim S700MC konnte nicht erbracht werden. Die feinsten
Ausscheidungen des S700MC sind teilweise kleiner als 2 nm [19]. Die Untersuchungen am 5$690QL
belegen, dass Zementitausscheidungen mit einer Gréffe um 25nm durch den
Herstellungsprozessschritt des Anlassens generiert wurden. In beiden Werkstoffen ordnen sich
Ausscheidungen an den Versetzungen an. Dieser Zusammenhang wird im TEM durch einen
ungleichmdépfigen Kontrast entlang der Versetzungen angedeutet. Im S690QL sind mdgliche
Ausscheidungen Sondercarbide, z.B. Mo,C und beim S700MC basieren diese auf Ti und Nb. Ausgehend
von den Untersuchungen ist die hohe Festigkeit beider Stahlsorten auf eine Kombination aus einer
hohen Versetzungsdichte und einer zusdtzlichen Blockierung durch feine Ausscheidungen bzw.
Sondercarbide an den Versetzungen zuriickzufiihren.

Tabelle 11: Zusammenfassung der Gefiigecharakterisierung auf die Interaktion mit Wasserstoff

Wechselwirkung mit

Verglitet thermomechanisch
Wasserstoff
. . . Wasserstofftransport
. . groRer, kleiner, equiaxilen .
KorngroRe/-verteilung L e (5.4) und -trapping
lattenférmig Ferrritkdrnern
(5.5)
Restaustenit Restaustenit .
. . . Wasserstofftrapping
Phasenanteile zwischen zwischen (5.5)
Martensitnadeln  Ferritkérnern )
. sehr feine
Zementit und Ausscheidungen
. ... Sondercarbide, . & Degradation (5.2) und
Ausscheidungscharakteristik ) und vereinzelt stark .
vereinzelt grofRe Wasserstofftrapping
gewachsene

Ausscheidungen
& Ausscheidungen

Degradation (5.2),
Wasserstofftrapping
(5.5) und -loslichkeit
(5.5.1)

Versetzungsdichte hoher niedriger
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5.1.3 Wairmeeinflusszone

Die Integritat von geschweiSten Konstruktionen aus héherfesten FKB ist aus sicherheitsrelevanter
und 6konomischer Sicht wahrend der Fertigung und im Betrieb von entscheidender Bedeutung. Die
eingehende Beurteilung der strukturellen Zuverlassigkeit von SchweiBverbindungen erfordert
sowohl die Kenntnis tiber die mechanisch-technologischen Glitewerte der GWS als auch in der WEZ.
Der Bereich der WEZ gehort zum GWS, besitzt durch den Warmeeintrag wahrend des
Schweilprozesses ein unterschiedliches Geflige und Eigenschaften. Ein starker Fokus liegt auf der
GK-WEZ, im Bereich der Schmelzlinie, welche in der Regel die niedrigste Zdhigkeit innerhalb der WEZ
in hoherfesten niedriglegierten Stahlen aufweist [131] und auf die angrenzende FK-WEZ. Die
ganzheitliche Bestimmung der Integritat von Schweiverbindungen erfordert die Charakterisierung
des Gefliges und der mechanischen Eigenschaften (siehe 5.2.2.1).

Die entsprechenden Proben wurden mit Hilfe des im Kapitel 4.3 dargelegten methodischen Ansatzes
mit einer speziell an der BAM entwickelten Anlage zur Simulation geeigneter WEZ thermisch
behandelt (Abbildung 39). Die Gemeinsamkeit der beiden Zonen ist der Temperaturbereich oberhalb
A im Gebiet der vollstdndigen Austenitisierung. Wang et al. [177] geben an, dass sich die GK-WEZ
mit Tp >> Az von der FK-WEZ mit Tp > Acs unterscheidet. Typischerweise ist die Verweildauer bei der
Spitzentemperatur wahrend des Schweillens gering. Die Simulationsexperimente wurden, wie
bereits in 4.3 erldutert, mit einer Haltezeit von 2s durchgefiihrt. Diese Zeit wird auch von Li et al.
[244] in den Schweilsimulationsversuchen zur Bestimmung der mechanisch technologischen
Gltewerte und zur Charakterisierung des Gefliges zugrunde gelegt.

In den folgenden Abschnitten werden die Verdnderungen des Gefliges im S690QL bzw. S700MC in
der WEZ dargestellt und erortert.

5.1.3.1 Analyse der KorngroBe in der WEZ

Der lichtmikroskopische Vergleich der GK-WEZ mit der FK-WEZ der beiden Werkstoffe ist in der
Abbildung 62 dargestellt. Die zugrunde liegende Spitzentemperatur von 1350 °C fiihrt zu einer
signifikanten Zunahme der KorngréRe im $690QL (Abbildung 62 (a)) im Vergleich zur FK-WEZ,
Abbildung 62 (b). Die Autoren in [67-72] stellen ebenfalls fest, dass eine Spitzentemperatur oberhalb
von 1300 °C das Kornwachstum deutlich ansteigen lasst. Die Absenkung der Spitzentemperatur auf
1100 °C in dem warmebeeinflussten GWS fihrt in beiden Werkstoffen zu einer Reduzierung des
Kornwachstums, siehe Abbildung 62. Die lichtmikroskopische Aufnahme der GK-WEZ in der
Abbildung 62 (c) des S7T00MC weist auf eine geringere KorngroRe im Vergleich zur GK-WEZ des
$690QL, Abbildung 62 (a), hin. Ebenfalls zeichnet sich in der FK-WEZ des S700MC (Abbildung 62 (d))
eine vergleichsweise kleinere KorngréRe ab.
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Abbildung 62: Vergleich KorngréfSe der GK-WEZ S690QL (a) und S700MC (c) bzw. FK-WEZ S690QL (b) und S700MC
(d)

Das thermodynamische Wachstum der Koérner ist stark abhangig zum einen von der
Spitzentemperatur und zum anderen von der Verweildauer bei dieser Temperatur, Abbildung 63. Die
beiden oberen Diagramme belegen das Kornwachstum in der GK-WEZ fiir den S690QL und S700MC
in Abhdngigkeit von der Zeit (Verweildauer). Der SchweiR-Temperatur-Zeit-Zyklus erhoht die
KorngroBRe des S690QL von 10 um im GWS auf 100 um in der GK-WEZ, siehe Abbildung 63. Die
Zunahme der Haltezeit von 2 s auf 80 s bewirkt einen weiteren deutlichen Anstieg der KorngrofRe von
circa 100 um auf Gber 500 um in der GK-WEZ des S690QL.

Die KorngroRenentwicklung des S700MC zeigt in der GK-WEZ einen Anstieg der KorngroRe von 7 um
im GWS auf tber 50 um in der GK-WEZ. Eine Zunahme in der Haltezeit von 2 s auf 80 s fihrt zum
Anstieg der KorngroRe von 50 pum auf circa 150 um.

Die hohe Temperaturstabilitdt des S700MC in der GK-WEZ bei einer Spitzentemperatur von 1350 °C
zeigt sich durch einen erheblich niedrigeren Anstieg der KorngréoBe mit Verlangerung der Haltezeit,
vergleiche Abbildung 63. Abgeleitet aus den Erlduterungen in 2.2 belegt dieser aufgrund seiner
thermomechanisch hergestellten Mikrostruktur bzw. seiner Ausscheidungen von Ti(C, N) und (Ti,
Nb)(C, N) eine sehr hohe thermodynamische Stabilitat gegenltiber einem Kornwachstum in der GK-
WEZ[79, 80].

Die Absenkung der Spitzentemperatur auf 1100 °C in der FK-WEZ bewirkt einen deutlich niedrigeren
Anstieg der KorngroRe in beiden Giten, siehe Abbildung 63.
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Abbildung 63: Vergleich der Korngréfien in der GK-/FK-WEZ des S690QL und S700MC in Abhédngigkeit der Haltezeit

Die KorngroRe der FK-WEZ des S690QL steigt gegeniiber dem GWS marginal an. Eine Verlangerung
der Haltezeit auf 40s fiihrt zu einer KornvergroRerung um circa 50 % auf 20 um. Bemerkenswert ist
die auBerordentlich hohe Temperaturstabilitdt bezliglich des Kornwachstums des S700MC bei einer
Spitzentemperatur von 1100 °C. Die KorngréRe bleibt nahezu unverandert auf dem Niveau des GWS.
Entgegen einiger Literaturhinweise und Angaben von Autoren ist eine Temperatureinwirkung von
1100 °C offensichtlich noch der Feinkornzone zuzuordnen.

5.1.3.2 Analyse der Léslichkeitsprodukte in Abhadngigkeit der Temperatur

Es wurde anhand der chemischen Zusammensetzung die Wirkung auf das Kornwachstum Gber die
Loslichkeitsprodukte der beiden Werkstoffe betrachtet. Die Auswertung der Loslichkeitsprodukte in
Abhéangigkeit der Temperatur ermoglicht die Analyse des Auflésens der MX Phasen in der WEZ bzw.
deren Stabilitdat. Die Berechnung die jeweiligen Loslichkeitsprodukte verschiedener MX-Phasen
erfolgte auf Basis der chemischen Zusammensetzung in Tabelle 6 (Kapitel 4.1) und mittels der GI. 1
im Abschnitt 2.1, siehe Abbildung 64. Dargestellt sind die Produkte fir die Carbide bzw. Nitride. Das
Loslichkeitsprodukt des TiC signalisiert im Vergleich zum NbC und VC die héchste thermische
Stabilitat. Der Beitrag zur Stabilisierung der KorngréBe durch VC ist vergleichsweise gering[76].
Temperaturen oberhalb von 900 °C bringen die VC in Losung. Die metallurgische Wirkung des
Vanadiums beziiglich der Ausscheidungsverfestigung ist im S700MC vergleichsweise gering. Der
Legierungsanteil im S700MC ist mit 0,006 Gew.-% gegeniiber 0,01 Gew.-% im S690QL signifikant
geringer.
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Abbildung 64: Vergleich der einzelnen Léslichkeitsprodukte der Ausscheidungen im S690QL und S700MC

Dies verdeutlicht das Loslichkeitsprodukt des VC in der Abbildung 64, in welchem das des S690QL
oberhalb des S700MC liegt. Eine Anlassbehandlung um 600 °C fihrt im Verglitungsstahl zu einer
Hartung des Stahls durch die Bildung feiner Ausscheidungen von VC-Phasen in der Matrix. Diese sind
dicht angeordnet und behindern bewegliche Versetzungen, was wiederum zur Verfestigung fihrt
[34]. Einen Beitrag zur Stabilisierung der KorngroRe des S700MC tragen die Nb(C, N)-Ausscheidungen
bei. Der S7T00MC ist um Faktor 10 héher legiert an Nb mit 0,05 Gew.-% im Vergleich zu 0,005 Gew.-
% im S690QL. Die Loslichkeitsprodukte des Nb mit C und N spiegeln das in der Abbildung 64 wider.
Anhand dieser Diagramme ladsst sich die wesentlich hohere Stabilitat der KorngréRe bis 1100 °C
aufgrund der Nb(C, N)-Ausscheidungen, welche in hoher Anzahl durch den thermomechanischen
Herstellungsprozess des S700MC im Gefiige vorliegen, erkennen. Yoshie et al. [247] bestatigen, dass
Nb das Kornwachstum wahrend der Erwarmung sowohl durch die Nb-Ausscheidungen als auch durch
in Losung gegangenes Nb hemmt. Der im Vergleich zur GK-WEZ des S690QL signifikant hohere
Widerstand der GK-WEZ des S700MC gegeniiber einer KornvergroRerung liegt in der metallurgischen
Wirkung der Ti(C, N)-Ausscheidungen. In Abbildung 64, im Diagramm fir die Loslichkeit der TiN-
Ausscheidungen, wird dieser Zusammenhang deutlich, dass diese Ausscheidungen jenseits von
1500 °C in Losung gehen und dadurch eine feste Phase in der Schmelze bilden [23, 35]. Die
vergleichende Darstellung der Loslichkeiten des S700MC im grau markierten Bereich (1100 °C bis
1350 °C) in der Abbildung 64 verdeutlicht die hemmende Wirkung der Ti(C, N) in der FK-WEZ. Eine
Zunahme der Spitzentemperatur fiihrt dazu, dass die TiC in Losung gehen und die Hemmung auf das
Kornwachstum abnimmt. Einzig die stabilen TiN-Ausscheidungen wirken weiterhin stark hemmend.
In [23] bilden die Produkte TiN bzw. VC die Grenzkurven, wodurch die verschiedenen Stabilitdten der
MX-Phasen charakterisiert sind. Die Loslichkeitsspriinge wahrend der Gitterumwandlung erzeugen
eine abnehmende Loslichkeit mit fallender Temperatur, wodurch eine Ausscheidung initiiert wird
[23].

5.1.3.3 Analyse der Phasenanteile in der WEZ
GK-WEZ

Zusammengefasst erfolgt eine Niederschlagsfarbung der unedleren anodischen Bereiche des Ferrits.
Gefligebereiche, welche hell bzw. weif oder nicht gefarbt sind, weisen auf Martensit oder
Restaustenit hin. Eine Verschiebung der Farbbereiche ins braunliche bzw. Braune deutet auf ein
Zwischenstufengeflige (bainitisch) hin. Die blduliche Niederschlagsfarbung signalisiert ferritische
Bereiche. Dariiber hinaus weisen Carbide eine Nichtfarbung auf.
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Die Abbildung 65 (a) zeigt die Atzung der GK-WEZ des S690QL mit einer tg/s-Abkiihlzeit von 8s.
Deutlich erkennbar sind die Anteile heller Bereiche, welche auf martensitische Bereiche hinweisen.
Die braunen bis dunkelbraune Bereiche deuten auf bainitische Bestandteile hin. Es sind nur wenige
ferritische Zonen in der Abbildung 65 (a) anhand einzelner Blaulich-gefarbter Bereiche identifizierbar.
Insgesamt besitzen die Proben mit einer ts/s-Zeit von 8s ein stark aufgehartetes Geflige, welches auf
eine Uberwiegend martensitische Gefligestruktur hinweist.

Abbildung 65: Klemm-Atzung S690QL GK-WEZ mit 8s tsss-Zeit (a) und GK-WEZ mit 15s tss-Zeit (b); LePera-Atzung
S700MC GK-WEZ mit 8s tsss-Zeit (c) und GK-WEZ mit 15s ts/s-Zeit (d)

Der Hérteverlauf in der Abbildung 66 belegt die starke Aufhartung im Vergleich zum S690QL-GWS.
Die Harte steigt von circa 275 HVO,5 auf tiber 400 HVO0,5 an. Die Harteversuche mit HVO,5 decken sich
mit den Ergebnissen von Zhang [30]. Zhang [30] ermittelte in drei leicht abweichend legierten S690QL
einen Hartewert im GWS von circa 270 HV10 + 5HV10. Falkenreck etal. [248] ordnen den
Héartebereich 400-420 HV10 in einem verglteten hoherfesten Stahl der martensitischen
Geflgestruktur zu. Eine Modellvorstellung zur Berechnung der Martinsithdrte bzw. Bainitharte
liefern die Autoren Diren [249] bzw. Yurioka [250]. Nach diesen Berechnungsvorschriften ergibt sich
eine Martensithdrte von jeweils 417 HV10. Dieser Wert und der gemessene haben eine gute
Ubereinstimmung mit einem S-ZTU-Schaubild des S690QL bei einer verwendeten Spitzentemperatur
von 1350 °C.

Eine Erhdhung der tsss-Zeit von 8s auf 15s fiihrt zu einer Zunahme ferritischer Bereiche
(ferritisch/bainitisch) und einer Abnahme martensitischer Bestandteile, siehe Abbildung 65 (b).
Deutlich zu sehen ist die Verschiebung der kathodischen Bereiche hin zu einem hdéheren Anteil
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anodischer Bereiche (stdrkere blduliche Niederschlagsfarbung). In diesem Geflige Uberwiegt ein
hoher Anteil aus Zwischenstufengeflige, wobei der martensitische Anteil abnimmt. Die Verschiebung
der einzelnen Gefligephasen im S690QL im Bereich der beiden tg/s-Zeiten 8s bzw. 15s verdeutlicht
sich am Harteverlauf in der GK-WEZ, siehe Abbildung 66. Die Abnahme der Harte betragt lber
50 HVO0,5 von 8s auf 15s und charakterisiert eine Verschiebung vom martensitischen Anteil hin zum
Zwischenstufengefliige (bainitisch). Mit steigender Abkihlzeit findet eine kontinuierliche
Verschiebung des martensitischen Gefliges zu einem reinen bainitischen Geflige statt. Die kalkulierte
Bainitharte gemaR Diiren [249] bzw. Yurioka [250] liegt bei 225 HV10 bzw. 222 HV10. Auch diese
Daten decken sich mit dem S-ZTU des S690QL. Eine mdgliche Zuordnung zum Zwischenstufengefiige
kann aufgrund der Harte von circa 340 HVO,5 vorgenommen werden. Die Autoren in [248]
identifizieren die Abnahme in der Harte von 400 HV (martensitisch) auf 335 HV mittels
Dilatometerversuchen und lichtmikroskopischen Untersuchungen mit der zunehmenden Auspragung
der bainitischen Gefligestruktur. In Schweifungen wurde in der WEZ (GK-WEZ) ein maximaler
Hartewert von circa 330 HV10 mit einer gemessenen tg;s-Zeit von 15s ermittelt. Zhang[30]
schlussfolgert ebenfalls, dass die Mikrostruktur der GK-WEZ mit ts/s-Zeit 15s bainitisch/martensitisch
ist. In [73] wird ein Phasenverhaltnis von 70 zu 30 (Martensit/Bainit) bzw. eine Harte von 319 HV10,
unter der Verwendung folgender Randbedingungen angegeben: Spitzentemperatur von 1350 °C und
eine tg/s-Zeit von 20s. Die Ergebnisse sind mit den Untersuchungen an realen Schweindhten von
Zhang [30] konform.
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Abbildung 66: Gemittelter Hérteverlauf in der GK-WEZ des S690QL und S700MC in Abhédngigkeit der ts/s-Zeit

Die Atzung nach Klemm beim S700MC zeigt keine signifikanten Unterschiede in der Ausprigung der
Phasen. Die Unterschiede in der Harte beim S700MC zwischen den beiden Abkiihlzeiten sind nicht
stark ausgepragt. Eine weitere Schwierigkeit in der Differenzierung der Gefiligebestandteile,
insbesondere das ferritische/bainitische Geflige, ist der vergleichsweise niedrige Kohlenstoffanteil im
S700MC. Die ldentifizierung der edleren kohlenstoffreichen Phasen ist im Vergleich zum S690QL
deutlich komplizierter. Die Kombination mehrerer Atztechniken, in diesem Fall nach LePera, erwies
sich als zielfiihrend. Fir eine Differenzierung des Gefliges im S700MC zwischen den Abkihlzeiten
wurde auf eine Atzung nach LePera zuriickgegriffen. In der Abbildung 65 verdeutlichen (c) und (d) die
unterschiedliche blduliche Niederschlagsfarbung zwischen den beiden Abkihlzeiten und deutet auf
eine Verschiebung der Gefligebestandteile hin. Im Wesentlichen besteht die GK-WEZ mit 8s
Abkiihlzeit aus einer bainitischen Gefiigestruktur. Es ist eine Uberlagerung von Bainit mit
niedriggekohltem Martensit. Gérka [81] gibt an, dass das Geflige im Fall von hohen Abkuhlraten
Anteile von unterem Bainit enthélt. Die ermittelte Harte von 260 HV0,5 (Abbildung 66) liegt nur
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unwesentlich oberhalb des GWS und kennzeichnet eine signifikant niedrigere Neigung der
Aufhartung in der GK-WEZ im Vergleich zum vergiiteten FKB. Die ermittelte Harte deckt sich mit den
Resultaten von Gorka [81]. Dieser untersuchte ebenfalls einen S700MC und ordnet dem Bereich von
3s bis 10s Abkiihlzeit eine Harte von 264 HV1 bis 250 HV1 zu. Dieses Ergebnis spiegelt sich auch in
der Arbeit von Krysl et al. [251] wider. Dieser hat Untersuchungen zum Umwandlungsverhalten in
der WEZ des S700MC durchgefiihrt. Darin sind die SchweiR-ZTU-Schaubilder fiir zwei
Spitzentemperaturen (1300 °C und 1000 °C) abgebildet. Die Autoren haben einen Hartewert von
262 HV10 bei einer tg/s-Zeit von 8s ermittelt und er ist somit fast deckungsgleich mit dem hier
ermittelten Wert von 260 HVO0,5. Auf Basis des S-ZTU in der Arbeit von Krysl et al. [251] besteht das
Geflige nahezu aus oberem bzw. unterem Bainit und circa 10 % sind martensitisch.

Ein hoherer Warmeeintrag fihrt zur Erweiterung der WEZ und das Geflige ist gepragt vom oberen
Bainit, sowie von einem moglichen Deltaferrit und lamellarem Ferrit [79]. Die Anhebung der tg/s-Zeit
auf 15s bildet eine bainitische/ferritische Struktur aus. Dies bestétigt auch die LePera-Atzung, welche
einen bainitischen/ferritischen Anteil belegt, Abbildung 65 (d). Eine weitere Steigerung der
Abkuhlzeit wirde eine Verschiebung der Gefligestruktur in Richtung ferritisch/bainitisch bedeuten.
Die Harte fallt vergleichsweise geringfiigig auf circa 240 HVO0,5 ab. Die relativ geringe Absenkung der
Harte bei einer Erh6hung der tg/s-Zeit auf 15s wurde ebenfalls von Gdrka [81] nachgewiesen. Der
Autor ermittelt eine Harte von 249 HV1 bei 15s Abkiihlzeit. Zu einem sehr dhnlichen Wert kommen
die Autorenin [251] von 239 HV10 bei 15s tg/s-Zeit. Darin wird das Geflige groRtenteils charakterisiert
durch Bainit (oberer) und vereinzelt unterer Bainit bzw. Martensit.

Tabelle 12: Vergleich Hérte HV0,5 GK-WEZ fiir $690QL bzw. S700MC

GK-WEZ
Glte GWS tg/s-Abkihlzeit
8s 15s
S690QL 275 HVO0,5 410 HVO0,5 = martensitisch 350 HVO0,5 = bainitisch/martensitisch
S700MC 250 HVO0,5 260 HV0,5 = bainitisch 240 HVO0,5 = bainitisch/ferritisch

FK-WEZ

Die Analyse der FK-WEZ zeigt auf, dass der vergiitete S690QL und der S700MC stark unterschiedlich
von ihrer chemischen Zusammensetzung/Herstellung gepragt sind. Einen Vergleich der beiden FK-
WEZ ist in der Abbildung 67 dargestellt. Die Atzung der FK-WEZ des S690QL l4sst ebenfalls auf ein
sehr stark aufgehartetes Geflige schlieBen. Es sind Uberwiegend martensitisch/bainitische mit
vereinzelt noch ferritischen/bainitischen Anteilen identifizierbar. Die Absenkung der tg/s-Zeit von 15s
auf 8s hartes das Gefiige in der FK-WEZ, unabhangig von der KorngréRe, analog zur GK-WEZ auf. Der
Harteverlauf der FK-WEZ-8s des S690QL, in der Abbildung 68, liefert im Mittel ein dhnliches
Harteniveau von 406 HV0,5, vgl. Abbildung 66. Die Streuung der Harteverlaufe in der FK-WEZ des
$690QL (Abbildung 68) wird durch die Feinkornigkeit bzw. die Verteilung der Geflgephasen
hervorgerufen. Nachweislich fiir die Ausbildung der Gefligephasen beim vergiiteten S690QL ist die
tg/s-Abkuhlzeit, welche die Umwandlung auf Grundlage der chemischen Zusammensetzung steuert.
Die Anhebung der tg/s-Abkihlzeit auf 15s reduziert den martensitischen Anteil signifikant und erhéht
den bainitischen Anteil. Das abgesenkte Harteniveau auf eine mittlere Harte von 340 HVO0,5
verdeutlicht die Verschiebung der Anteile beider Gefligephasen, siehe Abbildung 68.
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Abbildung 67: Klemm-Atzung S690QL FK-WEZ mit 8s tsss-Zeit (a) und FK-WEZ mit 15s tss-Zeit (b); LePera-Atzung
S700MC FK-WEZ mit 8s tsss-Zeit (c) und FK-WEZ mit 15s ts/s-Zeit (d)

Aus der Abbildung 67 (c) bzw. (d) kann die Phasenausbildung der FK-WEZ des S700MC mit 8s (c) und
15s (d) entnommen werden. Aus der niedrigeren Abkiihlzeit resultiert ein bainitisches/ferritisches
Geflige (beige bzw. grau). Im Fall der FK-WEZ des S700MC ist die Harte im Vergleich zum GWS deutlich
gesunken. Die FK-WEZ mit niedrigerem Energieeintrag (ts/s-Zeit 8s) fallt auf eine mittlere Harte von
210 HVO,5, Abbildung 68.
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Abbildung 68: Gemittelter Hdrteverlauf in der FK-WEZ des $690QL und S700MC in Abhdngigkeit der ts/s-Zeit

Dieses Ergebnis deckt sich mit den Untersuchungen an realen Schweifndhten eines
thermomechanisch hergestellten Stahls von Pirinen [73], wobei ebenfalls eine Harte von circa 210 HV
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in der FK-WEZ ermittelt wurde. Krysl et al. [251] messen eine Harte von 229 HV10 und beschreiben
eine 60/40 Verteilung. Die bainitische Phase setzt sich aus dem unteren und oberen Bainit
zusammen. Demnach ist das Geflige noch bainitisch/ferritisch. Die Anhebung der Spitzentemperatur
auf 1100 °C fiihrt zu einer verstarkten Auflésung der Ausscheidungen in der Matrix. Eine Zunahme
der Abkuhlzeit auf 15s erzeugt eine ferritische/bainitische Struktur. Der Hartewert fallt im Mittel auf
203 HVO0,5 ab, Abbildung 68. Es kann eine Verteilung von jeweils 50 % angenommen werden. Eine
gute Ubereinstimmung liefert Krysl et al. [251] auf Basis eines S-ZTU mit einer gemessenen Harte von
213 HV10 bei einer Spitzentemperatur von 1000 °C. Insgesamt fuhrt eine Absenkung der
Spitzentemperatur des S700MC zu einer Verschiebung der Gefligephasen [251]. Eine Temperatur von
1000 °C bildet einen vergleichsweise niedrigen martensitischen Anteil unterhalb von 10s tgs-Zeit
[251]. Daraus abgeleitet ist die Neigung zur Aufhartung im Vergleich zum vergiiteten S690QL sowohl
in der GK-WEZ als auch in der FK-WEZ niedriger, siehe Tabelle 13. Die Autoren in [251] stellen fest,
dass bei einer Absenkung der Spitzentemperatur vom Bereich der GK-WEZ in die Zone der FK-WEZ
eine Zunahme der Ferritbildung stattfindet, wodurch das resultierende Geflige eine geringere Harte
vorweist. Bracke et al. [252] belegen ebenfalls an einer MAG-geschweiliten Naht aus dem S700MC
die Abnahme ausgehend von der GK-WEZ in den Bereich der FK-WEZ.

Tabelle 13: Vergleich Hérte HVO,5 FK-WEZ fiir S690QL bzw. S700MC

FK-WEZ
Glte GWS tg/s-AkahlZeit
8s 15s

275 340 HVO,5 >

S690QL 406 HV0,5 = martensitisch o "
HVO,5 bainitisch/martensitisch

250 210 HVO,5 >

S700MC 203 HVO0,5 = ferritisch/bainitisch

HV0,5 bainitisch/ferritisch

Die Ansatze einer lichtmikroskopischen Untersuchung der Ausscheidungen in der WEZ ist in der
Abbildung 69 am Beispiel des S700MC dargestellt.

Abbildung 69: Klemm Atzung zum Nachweis der Ausscheidungen in der GK-WEZ und FK-WEZ des S700MC

Der gefiihrte Carbidnachweis wurde mit einer Klemmatzung durchgefiihrt. Infolgedessen bleiben
Restaustenit und Carbide weil® (hell). In der Abbildung 69 (a) ist bspw. eine MX-Phase markiert.
Aufgrund ihrer Form, Groe und vorangestellten Untersuchungen handelt es sich mit hoher
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Wahrscheinlichkeit um eine Ausscheidung in Form von TiN. Die beiden Bilder (a) und (b) in der
Abbildung 69 deuten auf Ausscheidungen sowohl im Korn als auch an den Korngrenzen hin. Die
Vielzahl an Ausscheidungen mit unterschiedlicher GroRe, hervorgerufen durch die Schweil3-
Temperatur-Zeit-Simulation, bietet die Moglichkeit des lichtmikroskopischen
Ausscheidungsnachweis.

Im vergliteten S690QL steigt die Hdrte signifikant in der GK-WEZ an. Es ist davon auszugehen, dass
der Bereich unmittelbar zur Schmelzlinie stark diffusionslos umklappt und dadurch deutlich aufhdrtet.
Der héhere Kohlenstoffgehalt begiinstigt die Bildung einer stark martensitischen Gefiigestruktur bei
tg/s-Zeiten unterhalb von 10s. Eine Stabilisierung der KorngréfSe findet weder in der FK- noch in der
GK-WEZ des S690QL statt. Mit steigender Spitzentemperatur und/oder einer zunehmenden
Verweildauer ist mit einem ausgeprégten Kornwachstum, insbesondere im Temperaturbereich der
GK-WEZ, zu rechnen. Mit zunehmender tg/s-Abkiihlzeit sinkt der martensitische Gefiigeanteil und
infolgedessen die Hdrte signifikant, unabhdngig von der maximalen Spitzentemperatur. In
Schweifsndhten ist mit einer Abnahme der Hdrte ausgehend von der GK-WEZ, liber die FK-WEZ, iiber
den teilaustenitisierten Bereich hin zur Anlasszone (Erweichungszone) zu rechnen[73]. Bedingt durch
den Schweif3prozess, wird mit zunehmendem Abstand von der Wirmeeinbringung (Schweifsnaht) die
Abkiihlrate abfallen. Die verbleibende Widrme, ausgehend unterhalb der vollsténdigen
Austenitisierung, fiihrt zu einem Anlassen des GWS. Im direkten Vergleich hdrtet der
thermomechanisch hergestellte S700MC in der GK-WEZ weniger auf. Der abgesenkte
Kohlenstoffgehalt reduziert deutlich die Ausprdgung eines kohlenstoffreichen Martensits. Primdr
erstarrt der S700MC bainitisch bei niedriger ts/s-Zeit.

Beide Stdhle, unabhédngig ob vergiitet oder thermomechanisch, sind charakterisiert durch einen
Bereich des Erweichens mit zunehmendem Abstand zur Schweifinaht. Nichtsdestotrotz ist die Gefahr
einer wasserstoffunterstiitzten Rissbildung, insbesondere Kaltrissbildung, in der WEZ stark
ausgeprdgt. Bedingt durch die erérterten Zusammenhdnge der Gefiigeausbildung, bspw. Grad der
Aufhdrtung in der GK-WEZ, ist mit einer reduzierten Dehnung zu rechnen.

5.2 Degradation der mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff

Eine Wasserstoffeinbringung Uber das Schweilgut fihrt durch Diffusionsprozesse zu einem
Wasserstofftransport in die unmittelbare GK- bzw. auch in die FK-WEZ. Aufgrund der 6rtlichen und
zeitlichen Entwicklung einer Wasserstoffdiffusion aus dem Schweiflgut heraus, ist zuerst mit einer
Werkstoffschadigung durch Wasserstoff in der GK-WEZ zu rechnen. Aus der Literatur geht hervor,
dass die Wirkung des Wasserstoffs primar die Duktilitdit im Vergleich zur Festigkeit signifikant
verschlechtert. Die Starke der Degradation der mechanisch technolgischen Gitewerte durch
Wasserstoff, insbesondere die Unterschiede zwischen vergitet und thermomechanisch, werden in
diesem Kapitel am GWS und in der WEZ diskutiert. Anhand von Zugversuchen wird die
unterschiedliche Wirkung des Wasserstoffs auf die mechanisch-technologischen Giitewerte im Detail
erldutert. Zunachst wird das Verhalten der beiden GWS analysiert. AnschlieBend werden die
schweiBsimulierte Grobkorn- und Feinkornzone analysiert. Ein Schwerpunkt dabei ist die Analyse
einer unterschiedlichen Warmefiihrung tber die Verdnderung der tg/s-Zeit. Die gesamtheitliche
Ubertragbarkeit der einzelnen Analysen erfolgt im Kapitel 5.3.

5.2.1 Grundwerkstoff

Die Wechselwirkung der mechanischen Eigenschaften in beiden héherfesten FKB mit Wasserstoff
wurde durch die Analyse der Spannungs-Dehnungs-Kurven ermittelt. Die einzelnen Werkstoffe und
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im weiteren Verlauf die WEZ werden auf den Einfluss des Wasserstoffs auf die mechanisch-
technologischen Giitewerte untersucht. Dies beinhaltet in den folgenden Abschnitten die
systematische Analyse zur Wirkung des Wasserstoffs auf die Streckgrenze, Zugfestigkeit,
Bruchdehnung und Brucheinschniirung.

Abgeleitet aus den Erlduterungen im Kenntnisstand zur Verfestigung (2.3.1) ist eine Zunahme der
Streckgrenze und Zugfestigkeit mit steigender Wasserstoffkonzentration nachweisbar, Abbildung 70.
Ausgehend vom wasserstofffreien Zustand zeigen sowohl der S690QL als auch der S700MC eine
Erhohung der 0,2 %-Dehngrenze bzw. Streckgrenze mit steigender Wasserstoffkonzentration. Der
$690QL weist einen leicht hoheren Anstieg im Streckgrenzenzuwachs auf. In der Arbeit von Zimmer
[7, 88] wird dieser Anstieg mit der Wasserstoffkonzentration am Beispiel eines S690Q festgestellt.
Ausgehend vom Kenntnisstand in 2.3.1 zur Plastizitatstheorie wurde abgeleitet, dass die
Versetzungsbewegung durch Wasserstoff deutlich verzogert ist bzw. sogar vollstandig blockiert sein
kann [110]. Dies fihrt durch andere interstitiell geloste Atome zu einem Anstieg der Streckgrenze,
vergleichbar eines hardening effects. Die hohe Versetzungsdichte des S690QL erzeugt
moglicherweise eine starkere Wechselwirkung mit dem gelosten Wasserstoff und blockiert bzw.
verlangsamt die Versetzungsbewegung [110]. Dabei kann der Wasserstoff, welcher interstitiell gelost
ist, eine dahnliche Wirkung zur Festigkeitssteigerung austiben wie die Elemente C und N. Zusatzlich
wird metallurgisch ein Trappen des Wasserstoffs an den Versetzungen angenommen, wodurch sich
die kritische Schubspannung fiir die Versetzung erhoht und dadurch makroskopisch die Streckgrenze
erhéht wird. Es findet eine Verschiebung der einsetzende Plastifizierung im Ubergangsbereich von
elastisch zu plastisch statt. Die Zunahme an Mischkristallverfestigung, durch den hoheren
Kohlenstoffgehalt, und die Umwandlungshartung mit einer hohen resultierenden Versetzungsdichte
im S690QL bewirken den groBeren Anstieg der Streckgrenze im Vergleich zum S700MC.
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Abbildung 70: Verdnderung der Streckgrenze (links) und Zugfestigkeit (rechts) in Abhdngigkeit der
Wasserstoffkonzentration in beiden GWS

Darlber hinaus geht aus dem rechten Diagramm in der Abbildung 70 ein Anstieg der Zugfestigkeit in
beiden Stahler hervor. Nachweislich wird das metallurgische Verhalten jenseits des plastischen
Bereichs bis hin zur Zugfestigkeit beeinflusst. Dieser Effekt wurde auch von Zimmer [7, 88] im GWS
und zusatzlich im SchweiRgut, aber nicht in der WEZ, nachgewiesen. Dieser Zusammenhang wird im
Kapitel 5.2.2 ausfiihrlicher erértert. Die Zunahme in der Zugfestigkeit ist im S690QL marginal starker
ausgepragt. Die beiden Diagramme in der Abbildung 70 belegen einen starkeren Zuwachs in der
FlieRgrenze gegeniber der Zugfestigkeit.
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Das Dehnungsverhalten beider Werkstoffe wurde anhand der Bruchflichen bewertet. In der
Abbildung 71 ist die Bruchdehnung und die Brucheinschnlirung in Abhangigkeit der
Wasserstoffkonzentration dargestellt. Die Abnahme des plastischen Dehnungsvermogens tber den
Priifbereich wird durch die Bruchdehnung charakterisiert. Anhand der Abnahme der Bruchdehnung
wird die gleichmaRige Dehnung Uber den Prifbereich mit steigender Wasserstoffkonzentration
eingeschrankt.
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Abbildung 71: Abnahme der Bruchdehnung (links) und Brucheinschniirung (rechts) in Abhdngigkeit der
Wasserstoffkonzentration

Gegeniber der Bruchdehnung wird die gute Brucheinschniirung von tber 75 % in beiden Giiten mit
steigender Wasserstoffkonzentration ebenfalls deutlich reduziert. Damit verbunden ist die
zunehmende Abnahme des Gleitens von Versetzungen durch Wasserstoff. Die starke lokale
Plastifizierung nach der GleichmaRdehnung im Bereich einer beginnenden Einschniirung wird durch
den gelosten Wasserstoff signifikant reduziert. In der Brucheinschniirung erfahrt der S690QL
ebenfalls eine starkere Degradation. In Bezug auf eine Anwendung eines Bauteils bietet der
Werkstoff weniger Reserven bei Uberlastung. Das Resultat ist ein Versagen mit einem spréden
Charakter.
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Abbildung 72: Abnahme der Formdnderungsarbeit (Brucharbeit) (links) und Hydrogen degradation index (HDI)
(rechts) in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration
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5 Ergebnisse und Diskussion

In der Abbildung 72 ist die Formanderungsarbeit in Abhangigkeit der Wasserstoffkonzentration
dargestellt. Sie wird als Indikator fiir ein sprodes oder zahes Werkstoffverhalten herangezogen.

Die Abnahme der Flache bzw. des Flachenwertes identifiziert ein zunehmendes sprodes
Werkstoffverhalten. Ersichtlich ist der hohere Flachenwert des S700MC ohne Wasserstoff im
Vergleich zum S690QL. Der S700MC weist aufgrund seiner Gefligemerkmale ein zdheres
Werkstoffverhalten auf. Die Formanderungsarbeit liegt im Mittel Gber 18 % hoher als der Wert des
$690QL. Mit einer Zunahme des aufgenommenen atomaren Wasserstoffs ist eine Abnahme der
Formanderungsarbeit zu verzeichnen. Dabei belegt die Darstellung eine starkere Abnahme beim
$690QL. Die Wirkung des Wasserstoffs im GWS beider Stahle ist primar in der starkeren Degradation
der Bruchdehnung bzw. Brucheinschniirung als im Vergleich des hardening Effektes nachweisbar. Der
aufgenommene atomare Wasserstoff reduziert die Duktilitat signifikant.

Der Einfluss auf die Festigkeiten, entweder Anstieg oder Abnahme, ist signifikant abhangig vom
Werkstoff (Mikrostruktur) und der Wasserstoffkonzentration. Wie in den Ausfiihrungen von Xu und
Zhang [123] kann die Abhangigkeit zwischen der Hohe der Versetzungsdichte und Degradation der
mechanischen Eigenschaften bestdtigt werden. Eine hohere Versetzungsdichte kann zu einer
starkeren Abnahme der Dehnung und hdheren Anstieg der Streckgrenze bzw. Zugfestigkeit fihren.
Dieser Zusammenhang ist entsprechend auf beide GWS libertragbar. Eine Erhéhung der Mobilitat
der Versetzungen in den beiden hoherfesten FKB ist nicht der primdre Wirkmechanismus. Im Kapitel
5.2.1.1 folgt ein differenzierter Erkldrungsansatz zu diesem Sachverhalt.

5.2.1.1 Wirkung des Wasserstoffs im Ubergangsbereich elastisch/plastisch

Abgeleitet aus den Zugversuchen zeigen die Werkstoffe einen unterschiedlichen charakteristischen
Ubergang. Der S690QL zeichnet sich durch die Ersatzstreckgrenze Ry mit einem flieRenden
Ubergang zwischen der elastischen Geraden und dem Verfestigen nach dem Erreichen der
Streckgrenze aus. Demgegeniiber ist der S700MC beim Ubergang vom elastischen zum plastischen
Bereich von einer ausgepragten Streckgrenze gekennzeichnet. Charakteristisch wahrend des
Zugversuchs beim Einsetzen der plastischen Dehnung ist zunachst ein Spannungsabfall, gefolgt von
einem nahezu konstanten Niveau gleichbleibender Spannung. In diesem kurzen Intervall findet eine
Dehnung (Luders-Dehnung) ohne nennenswerte Spannungserhdhung statt. Hierbei wird zunéchst die
plastische Verformung durch einen lokal deformierten Bereich (Lidersband) getragen. Bei weiterer
Verformung, namlich mit der Beendigung der Lidersbandausbreitung, nimmt die Spannung wieder
zu und die Probe befindet sich im Bereich der GleichmaRdehnung, siehe Abbildung 73. Wie in den
Untersuchungen von Johnson et al. [112] zu den mikrostrukturellen Einflissen auf die GroRe der
Luders-Dehnung in niedriglegierten Stahlen fihrt die Abnahme in der KorngréRe und das Absenken
des Kohlenstoffanteils im S700MC zu einer starkeren Ausprdgung des Streckgrenzeneffektes.
Zurlickzufiihren ist dieser Zusammenhang auf die Wechselwirkung zwischen Versetzungen und
Fremdatomen. Die Modellvorstellung nach Cottrell besagt, dass interstitiell geléste Atome, bspw.
Kohlenstoff oder Stickstoff, insbesondere mit Stufenversetzungen interagieren, indem sie an das
Dilatationsfeld der Versetzungen anlagern (Cottrell-Wolken) und in ihrer Bewegung eingeschrankt
werden. Eine Bewegung der Versetzungen aus diesen Cottrell-Wolken erfordert eine erhdhte duBere
Spannung. Das Wechselspiel zwischen Auflaufen der Versetzungen auf Hindernisse bzw. die Bildung
neuer Cottrell-Wolken und das Uberwinden resultiert in einem ausgeprigten FlieRbereich bestehend
aus einer oberen und unteren Streckgrenze. Mit steigender Wasserstoffkonzentration auf liber
3 ppm wird der Bereich der Liiders-Dehnung deutlich von 4,5 % ohne Wasserstoff auf Gber 6 %
verlangert, vgl. Abbildung 73.
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Abbildung 73: Einfluss des Wasserstoffs auf die Liiders-Dehnung am Beispiel der ausgeprégten Streckgrenze des
S700MC

Das impliziert eine direkte Wechselwirkung des atomaren Wasserstoffs mit den Versetzungen bzw.
Versetzungsfeldern, wie der interstitiell geloste Kohlenstoff in dem Werkstoff. Vorstellbar ist, dass
eine Kristallgitteraufweitung durch eine zusatzlich eingeschobene Gitterebene (Stufenversetzung)
Zwischengitterplatze generiert, welche durch den Wasserstoff als zusatzliches Einlagerungsatom
besetzt werden. Somit ist eine Versetzungsblockierung hervorgerufen durch den atomaren
Wasserstoff iber eine Bildung von Cottrell-Wolken durchaus méglich.

Abgeleitet aus dem Kenntnisstand Anhand der Gl. 6 im Abschnitt 2.3.1 ldsst sich der indirekte
proportionale Zusammenhang zwischen der Versetzungsgeschwindigkeit und der Liiders-Dehnung
ableiten. GemaR der Abbildung 73 beginnt der Bereich der Liders-Dehnung bei circa 2,6 % Dehnung,
unabhdngig vom aufgenommenen atomaren Wasserstoff. Im Fall der wasserstofffreien Probe setzt
die Verfestigung mit ansteigender Spannung ab circa 4,5% ein. Die Verfestigung in der
wasserstoffbeladenen Probe mit circa 3,2 ppm setzt erst bei circa 6,2 % ein. Die Differenz beider
Dehnungen zum Initialwert ergibt die Liders-Dehnung €, womit nach Gl. 6 die entsprechenden
Versetzungsgeschwindigkeiten beider Zustande ermittelt werden kénnen. Mit einer Differenz von
circa 2% im wasserstofffreien Zustand und circa 3,6% mit Wasserstoff, einer
Traversengeschwindigkeit von 1 mm/min, einem Liders-Band und einer fiir beide Zustdnde gleichen
Materialkonstante ergibt sich eine Versetzungsgeschwindigkeit fir den wasserstofffreien Zustand
von 50 mm/min und 28 mm/min. Das bedeutet eine Herabsetzung der Versetzungsgeschwindigkeit
von 45%, hervorgerufen durch den atomar aufgenommenen Wasserstoff. Die
Ausbreitungsgeschwindigkeit des Liiders-Bands wird reduziert. Die Fahigkeit des Fortschreitens der
plastischen Verformung ist minimiert. Eine Herabsetzung der Versetzungsgeschwindigkeit kann mit
einer Blockierung der Versetzungen bzw. Einschrankung der Mobilitdt der Versetzungen korreliert
werden.

Eine Abhangigkeit fur die Ausbreitung des Liders-Bands stellten Johnson et al. [112] ebenfalls fest.
Darin wird geschlussfolgert, dass die fiir eine Ausbreitung eines Liiders-Bands bendtigte Zeit mit der
durchschnittlichen Zeit fir das Remobilisieren bzw. Lésen der Versetzungen in Relation gesetzt
werden kann. Das bedeutet, dass der atomare Wasserstoff das Losen der Versetzungen behindert
und infolgedessen die bendtigte Zeit fir die Ausbreitung des Liders-Bands verlangert wird, ehe es
zur Verfestigung im Bereich der GleichmaRdehnung kommt. Nachdem das Liiders-Band, in dem die
lokale Verformung initiiert wird, sich durch das gesamte Probenvolumen ausgebreitet hat und alle
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Versetzungen sich von ihren gepinnten Atomen wegbewegt haben, nimmt die FlieBspannung durch
Verfestigung wieder zu (Abbildung 73) und die Versetzungsdichte erhoht sich Gber das gesamte
Probenvolumen. Durch die Segregation von den interstitiell gelosten Atomen (C) werden die
Versetzungen oft vollig unbeweglich (gepinnt) und in Folge kdnnen erst bei einer gewissen Spannung
neue Versetzungen, bevorzugt an den Korngrenzen, gebildet werden. Der Prozess der Liders-
Dehnung ist beendet, wenn die gesamte Priiflange gleichmaRig verfestigt ist. Dies wird offensichtlich
durch den Wasserstoff bzw. die reduzierte Versetzungsgeschwindigkeit verlangert. Die oben
geschilderte Annahme, dass die Anzahl der Liiders-Bander 1 ist, kann laut [253] bestatigt werden. Der
Prozess der Liders-Bandbildung bei unlegierten Baustdhlen findet haufig an einer Stelle der Probe
statt. Diese verformte Zone (Luders-Band mit erhohter Versetzungsdichte) breitet sich in der
gesamten Probe aus. Ein zusatzliches Festhalten der Versetzungen durch die Wasserstoffatome
bewirkt eine verlangerte Ausbreitung des Liiders-Bands, die Liiders-Dehnung. Der oben dargestellte
Zusammenhang der Geschwindigkeit eines Liiders-Bands mit den Versetzungen lasst eine starke
signifikante Wechselwirkung des atomaren Wasserstoffs mit den Versetzungen der héherfesten FKB
ableiten. Diese Beobachtungen decken sich auch mit der Plastizitatstheorie, nach dem Wasserstoff
einen hardening Effekt auslost [110, 121, 122]. Dies verdeutlicht, dass ein Trapping des atomaren
Wasserstoffs an Versetzungen in einem direkten Zusammenhang mit einem Mechanismus zur
wasserstoffunterstiitzten Kaltrissbildung steht.

Abgeleitet aus dem Kenntnisstand in 2.3.1 kann nicht ausgeschlossen werden, dass eine ausreichend
hohe Wasserstoffkonzentration in den beiden Versuchswerkstoffen entsprechend nach deren
Modellvorstellungen ein softening auslésen kdnnte, wodurch die Werkstoffe entsprechend stark
geschadigt werden und ein Versagen unter einer hohen lokalen Plastizitdt stattfinden kann. Die
Autoren Birnbaum und Sofronis [125] haben neben der aufgestellten Theorie zur lokalen Anregung
der Versetzungsbewegung auch eine erleichterte Neubildung von Versetzungen durch atomaren
Wasserstoff festgestellt. Dieser Zusammenhang korreliert mit den Untersuchungen von Johnson et
al. [112]. Die Autoren leiteten analytisch ab, dass eine Zunahme der Liders-Dehnung mit einer
Zunahme der Versetzungsdichte bei einer entsprechenden Abnahme des mittleren freien Weges der
Versetzungen verbunden ist. Im Fall des S700MC, unter der Voraussetzung gleicher
Versuchsparameter, wiirde eine Zunahme der Liders-Dehnung auch eine Zunahme der
Versetzungsdichte durch den Wasserstoff bedeuten. Untersuchungen von Tabata und Birnbaum
[254] zur Verformung von Proben aus Reineisen in einem Elektronenmikroskop belegen ein
dynamisches Versetzungsverhalten durch eine verdnderte Wasserstoffkonzentration. Die
Verwendung von Eisenproben unter einer konstanten plastischen Verformung und die Aufzeichnung
der Veranderungen der Versetzungen belegen unter anderem die Bildung neuer Versetzungen unter
Wasserstoffzugabe. Anzumerken ist, dass eine isolierte Betrachtung der Effekte, welche zur
Degradation der mechanisch-technologischen Gitewerte fiihren, nicht zielfihrend ist. Viele
Faktoren, bspw. der Werkstoff, die Wasserstoffkonzentration und die Beanspruchungsart,
beeinflussen die Wirkung des atomaren Wasserstoffs im Metallgitter.

Analyse der Bruchflache

Neben der Degradation der mechanischen Eigenschaften mit steigender Wasserstoffkonzentration
in beiden Stahlen kann zusatzlich eine hohere Empfindlichkeit fiir die Abnahme der mechanischen
Eigenschaften im S690QL beobachtet werden. Insbesondere lasst sich ein hoherer Duktilitatsverlust
des vergiiteten FKB ausmachen. Die Analyse der Bruchoberflichen zeigt, dass der Ubergang von
duktil zu einer Mischung aus Duktil- und Quasispaltbruch mit steigender Wasserstoffkonzentration
verursacht wird. In der Abbildung 74 bis Abbildung 79 sind die verschiedenen Bruchflachen unter
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einer wasserstofffreien Atmosphare und mit zunehmender Wasserstoffkonzentration dargestellt.
Die Abbildungen zeigen exemplarisch die Zustdande fiir die Parametersatze | und V aus der Tabelle 10.
Die Abbildung 74 und Abbildung 77 zeigen im GWS ohne Wasserstoff eine unterschiedliche
Einschniirung. Offensichtlich erfolgt die Einschnirung des S700MC in einem Verhaltnis aus einer
breiten und kurzen Seite, die Bruchflache hat eine elliptische Form. Geffroy et al. [255] zeigen in ihren
Untersuchungen eine Abhangigkeit des Verformungsverhaltens eines thermomechanisch
hergestellten Stahls. Die Querrichtung weist mit steigender Last in den Zugproben eine Verformung
mit einem elliptischen Querschnitt auf. Die Autoren schlussfolgern ein orthotropisches
Materialverhalten. Global betrachtet ndhert sich der elliptische Querschnitt des S700MC mit
steigender Wasserstoffkonzentration einem kreisformigen Querschnitt an, vgl. Abbildung 74 und
Abbildung 76. Der thermomechanische Herstellungsprozess (M) erzeugt kristallografische
Vorzugsorientierungen (Walztexturen, Abbildung 60), wodurch dieses Verformungsverhalten in
Erscheinung tritt.

Der Bruchmodus in den wasserstofffreien Proben (Abbildung 74 und Abbildung 77) ist hauptsachlich
duktil. Die beiden Bruchflachen in den Stahlen sind durch zahlreiche Griibchen charakterisiert. In der
Abbildung 77 ist der duktile Anteil des S690QL durch die hohe Anzahl an Griibchen (G) erkennbar.
Diese entstehen an Ausscheidungen und Einschlissen durch Wachstum und Koaleszenz von
Mikrohohlrdumen. Der Effekt wird Microvoid-Coalescence (MVC) genannt und ist mit seinen Phasen
ein dominierender Bruchmechanismus in diesen mikrolegierten hoherfesten FKB. Die
wasserstofffreie Bruchflache des S700MC ist ebenfalls von einem hohen Anteil duktiler Bereiche
gekennzeichnet. Im direkten Vergleich zum S690QL ist der Zusammenhang der héheren Duktilitat
(Brucharbeit, Bruchdehnung) des S700MC am Bruchbild ableitbar. Die Bruchflache zeigt einen
deutlich hoheren Flachenanteil einer Wabenstruktur (hohe Anzahl an Griibchen, G) bzw. MVC, siehe
Abbildung 74.

Im S700MC wird die Degradation der mechanischen Eigenschaften bereits durch die Betrachtung des
geometrischen Bruchquerschnitts offensichtlich. Der wasserstofffreie Zustand mit elliptischem
Querschnitt zeigt den typischen Bruch mit hoher plastischer Verformung, Abbildung 74. Mit
steigender Wasserstoffkonzentration (circa 2,7 ppm) ist eine deutliche Veranderung in der
Auspragung der Wabenstruktur mit zunehmend abgeflachten Griibchen (Gs) zu erkennen, Abbildung
75. Eine Erhohung der Wasserstoffkonzentration auf circa 4 ppm in der Abbildung 76 fiihrt zu einer
Quasi-Spaltbruchauspragung QCF um die Einschliisse herum. Die Anzahl der QCF-Anteile steigt mit
wachsender Wasserstoffkonzentration.

Die Auswirkung des Wasserstoffs im Geflige des S690QL auf die Bruchflache im wasserstofffreien
Zustand 0 ppm, Uber 1 ppm und 2 ppm ist in den Abbildung 77 bis Abbildung 79 dargestellt. Die
Auswertung der mechanischen Eigenschaften belegt eine Zunahme des Hydrogen degradation index
bzw. eine Abnahme der Brucheinschnirung um 15% bei einer aufgenommenen
Wasserstoffkonzentration von 2 ppm, siehe Abbildung 72. Das Erscheinungsbild der Wabenstruktur
andern sich bereits bei einer geringen Konzentration von 1 ppm. Diese werden in ihrer Auspragung
flachiger und die Tiefe nimmt deutlich ab, Abbildung 78.

Mit zunehmender Wasserstoffkonzentration nimmt die Duktilitdt des Gefliges in den GWS durch eine
Erhohung der Spaltbruchbereiche ab. Die Bruchflachen belegen das Versagen durch Mischbruch,
wodurch noch Bereiche mit vorhandener Duktilitdt in den GWS vorliegen. Die Zunahme der
Wasserstoffkonzentration in den GWS fiihrt zu einer héheren Anzahl 6rtlich begrenzter Spaltbriiche
(QCF). Insgesamt ist der Anteil der Spaltbruchflachen vergleichsweise gering. Der Bruchmodus ist
Uberwiegend duktil. Grundsatzlich sind die Bruchflachen unter Wasserstoffeinfluss in beiden GWS
transkristallin.
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Der S690QL zeigt bereits bei geringerer Wasserstoffkonzentration im Bereich von 2 ppm eine
starkere Veranderung der Bruchfliche durch einen hoheren Anteil von QCF-Bereichen und
infolgedessen weist dieser eine hohere Neigung zur Degradation der mechanischen Eigenschaften
auf. In der Abbildung 79 des S690QL sind die Bereiche der QCF deutlich ausgepragter und gréRer im
Vergleich zur Abbildung 76 des S700MC. Bereits bei 2 ppm erstrecken sich diese Bereiche auf tiber
100 um. Die Bildung der QCF entstehen zumeist in den stark beanspruchten Zonen, welche nach dem
Bruch deutlich als Cup- und Cone-Struktur erkennbar sind. Rhode [139] schlussfolgert ebenfalls, dass
die Regionen mit Fischaugen mit zunehmender Wasserstoffkonzentration ansteigen. Der Autor
schlussfolgert in diesem Kontext die Zunahme der Bruchflache in nicht warmebehandelten bzw.
geschweiften GWS mit steigender Wasserstoffkonzentration. Der Flachenanteil des sproden
Bereichs ist im Vergleich zur gesamten Probenbruchflache klein, wodurch sich die vorhandene
Duktilitdt in den GWS erklaren lasst. Diese Beobachtungen decken sich mit den ermittelten Daten aus
den Zugversuchen. Wie in der Arbeit von Zimmer[88] kann bestatigt werden, dass bereits eine
Wasserstoffkonzentration von 2 ppm Bereiche transkristallinen Sprédbruchverhalten einleiten
kénnen.

Die Untersuchungen in dieser Arbeit zeigen eine noch ausreichende Restduktilitdt in den beiden
GWS, jedoch zeigt der S690QL nachweislich eine starkere Abnahme der Duktilitdat im Vergleich zum
S700MC.
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Abbildung 74: Bruchfldche, Detailaufnahme mit EDX-Analyse des S700MC-GWS, ohne Wasserstoff
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Abbildung 76: Bruchfldche, Detailaufnahme mit EDX-Analyse des S700MC-GWS, mit Wasserstoff (Parametersatz
v)
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Abbildung 78: Bruchfldche, Detailaufnahme mit EDX-Analyse des $690QL-GWS, mit Wasserstoff (Parametersatz )
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keV
Abbildung 79: Bruchfliche, Detailaufnahme mit EDX-Analyse des S690QL-GWS, mit Wasserstoff (Parametersatz
V)

Die Bruchflachenanalyse am GWS in beiden Giiten belegt, dass wahrend der plastischen Verformung
ein Wachstum und eine Koaleszenz von Mikrohohlrdumen (engl. microvoids) an Ausscheidungen und
Einschlissen, bspw. TiN, TiC oder MX-Phasen in Abbildung 74 bis Abbildung 79, vorliegt [256]. Die
Autoren in [257] schlussfolgerten zum Einfluss der chemischen Zusammensetzung auf die
Auspragung der Einschllsse, dass eine geringere Anzahl an groBeren TiN-Einschlissen, bspw. im
$690QL, am Verhaltnis aus Ti/N liegt. Ein Verhéltnis unterhalb des stéchiometrischen von 3,42 fihrt
zu einer Ausbildung kleinerer Ti-Ausscheidungen. Im Gegensatz dazu ist das Ti/N-Verhaltnis im
S700MC deutlich héher, wodurch groBeren Einschliisse entstehen und das Bruchbild starker pragen.
Die Schadigung des S700MC entspricht den Resultaten von Todoshchenko etal. [127], worin
ebenfalls eine Schadigung an der Grenzfliche Matrix-Einschluss eintrat. Die Vergroberung von
TiC/TiN-Einschlissen erhdht die Empfindlichkeit. Die erhdhte Tendenz fir eine Degradation der
mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff des S690QL steht im Zusammenhang mit den
detektierten Komplexphasen, siehe Abbildung 77 und Abbildung 79. Abgeleitet aus den
Erlduterungen im Kenntnisstand in 2.3.1 in [128-130] sind die Komplexeinschlisse Al,03 (CaO)x zum
einen ursachlich fur das Versagen der Proben unter Wasserstoffeinfluss und zum anderen sind diese
schadlicher als TiN.

Nach dem von Beachem vorgeschlagenen und von Birnbaum entwickelten HELP-Mechanismus fuhrt
Wasserstoff zu einem "Sprodbruch" [95, 124]. Eine fraktographische Analyse mit der
Rasterelektronenmikroskopie zeigt, dass die Wasserstoffversprodung in Stahlen mit einer lokal
ausgepragten Plastizitdit an den Rissspitzen verbunden ist [110]. Dadurch werden lokale
FlieBspannungen reduziert und lokale Verformungen fiihren zu lokalem Versagen durch duktile
Stufen. Die makroskopische Verformung bleibt gering. Mit anderen Worten, die Bildung von
Hohlrdumen erfolgt bei einer geringeren Belastung.

In Bezug auf den HEDE-Mechanismus wurde im Kenntnisstand im Abschnitt 2.3.1 darauf
hingewiesen, dass bestimmte Bereiche im Werkstoff stark anfallig sind fur eine wasserstoffinduzierte
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Dekohasion. Dazu zdhlen Rissspitzen, welche durch hohe Spannungsfelder eine Anlagerung von
Wasserstoff in hoher Konzentration generieren, und Korngrenzen. Ein weiterer Bereich sind die
Grenzflachen von Einschliissen zur umgebenden Matrix, denn diese Bereiche (Grenzflachen) stellen
auch Wasserstofftraps dar. Verschiedene Autoren [129, 130] identifizieren Einschlisse als Initiatoren
fiir eine wasserstoffunterstiitzte Rissbildung. Tiegel et al. [129] erkldren den Effekt zundchst mit dem
Trapping des diffussiblen Wasserstoffs an der Grenzflache zwischen den Einschlissen und der
umgebenden Eisenmatrix. Der Wasserstoff reduziert die Oberflaichenenergie zwischen der Matrix
und dem Einschluss, wodurch eine Trennung entstehen kann. Ein moglicher Einfluss dieser
Zusammenhange zur Werkstoffschadigung durch Wasserstoff kann der Abbildung 82 entnommen
werden. Im Bereich der Einschliisse sind Werkstofftrennungen identifizierbar. Im Vergleich zum
S700MC sind diese haufiger im S690QL erkennbar und wirden ebenfalls auf eine starkere
Werkstoffschadigung im S690QL hindeuten. Der Wasserstoff konnte aufgrund des HEDE-
Mechanismus die atomaren Bindungskrafte bzw. die Grenzflachenenergie zwischen Einschluss und
Matrix herabsetzen und so bereits Werkstofftrennungen initiiert haben. Diese lokalen Bereiche zégen
moglicherweise eine Risseinleitung nach sich. Weiterhin ist die Hohe der Dekohdsion zwischen Matrix
und Einschluss eine Funktion der chemischen Zusammensetzung des Einschlusses bzw. der
Ausscheidungen. Eine thermodynamische Betrachtung dieses Zusammenhangs stellten die Autoren
Kirchheim, Somerday und Sofronis in [258] vor. Grundlegend ist der direkte Nachweis der
Reduzierung der atomaren Bindungskrafte im Werkstoff nicht moglich. Die Autoren erkldren die
Dekohésion bzw. die Anderung der Grenzflichenenergie vom Einschluss und Eisenmatrix tiber das
Defacants-Konzept [258]. Dabei wird eine Wasserstoffkonzentration an einer Grenzflaiche bzw.
Oberflache angenommen, welche auf das chemische Potential wirkt. Bei sehr niedrigen chemischen
Potentialen ist die Wasserstoffkonzentration Null und daraus abgeleitet ist die Grenzflachenenergie
unverdndert (konstant). Ein Anstieg der Wasserstoffkonzentration in Richtung einer Sattigung fuhrt
zu einem linearen Abfall des chemischen Potentials an der Grenzfliche. Demgegeniiber wird
zusétzlich noch die Summe der Oberflachenenergien eines Einschlusses /Matrix betrachtet, welche
einen qualitativ ahnlichen Verlauf wie die des chemischen Potentials der Grenzflachenenergie hat.
Aufgrund der Summe aus den beiden Grenzflachen mit einer doppelten Flache ergibt sich ein hoherer
Startwert. Die beiden Kurven schneiden sich durch den linearen Abfall bei einer Wasserstoffsattigung
zu einem bestimmten chemischen Potential. Der Schnittpunkt stellt den energetisch glinstigeren Fall
des Spaltens von Einschluss/Matrix im Vergleich des Erhaltens der Grenzflache dar. Daraus folgt die
Dekohasion von Einschluss und Matrix.

Die Autoren in [130] duBern, dass die Erzeugung bzw. Einstellung von Einschliissen, welche wiederum
signifikant von der chemischen Zusammensetzung und den Herstellungsparametern (beeinflusst Typ,
GroBe und Morphologie) der Stdhle abhdngen, und deren Fahigkeit den Wasserstoff zu trappen,
einen wichtigen Faktor fir eine Anfalligkeit gegenlber wasserstoffunterstiitzter Rissbildung
darstellen.

5.2.2 Wairmeeinflusszone

In diesem Abschnitt erfolgt die Analyse verschiedener SchweiR-Temperatur-Zeit-Zyklen auf die
Verdanderung der mechanisch technologischen Gltewerte in den beiden Lieferzustdnden. Fir die
Untersuchungen zur Degradation der mechanischen Eigenschaften liegt der Fokus sowohl auf den
Festigkeiten (Streckgrenze bzw. Zugfestigkeit) als auch auf der Duktilitdt. Hier anzufiihren sind die
Bruchdehnung und Brucheinschniirung. Eine Aussage zur Verformbarkeit bietet zum einen das
Verhaltnis aus Streckgrenze zur Zugfestigkeit und zum anderen abgeleitet aus den Duktilitdtswerten
die wahre Bruchdehnung.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Im ersten Abschnitt des Kapitels wird zunachst die grundséatzliche Wirkung der verschiedenen
Schweill-Temperatur-Zeit-Zyklen im  vergliteten bzw. thermomechanisch Lieferzustand
gegenlibergestellt. Darauf aufbauend schlieft die Wechselwirkung mit dem aufgenommenen
Wasserstoff an.

5.2.2.1 Mechanisch-technologische Giitewerte der WEZ vergiitet vs. thermomechanisch

Die Abhdngigkeit der Streckgrenze von der WEZ bzw. Gefligestruktur bezlglich der GK- und FK-WEZ
ist in der Abbildung 80 dargestellt. Ausgehend vom GWS des S690QL steigt die Streckgrenze der GK-
WEZ im Fall der tg/s-Abkuhlzeit von 8s an. Die Mikrostruktur mit der niedrigen tgs-Zeit ist ein stark
abgeschrecktes Geflige, welches diffusionslos umklappt und demzufolge Giberwiegend martensitisch
vorliegt. Dieses ist gepragt von hoher Festigkeit bzw. Harte. Ein nachfolgendes Anlassen des Gefiiges
ist nicht gegeben. Aus den Untersuchungen im Abschnitt 5.1.3.3 bestétigt sich die iberwiegend
martensitische Struktur aufgrund der ermittelten Harte von tiber 400 HVO,5. Eine Anhebung der ts/s-
Zeit von 8s auf 15s im Rahmen des SchweiRarbeitsbereichs fiihrt zu einer Absenkung der erreichbaren
Streckgrenze in der GK-WEZ des S690QL auf Grundwerkstoffniveau, siehe Abbildung 80. Die
Verschiebung hin zu einer langsameren Abkihlung fihrt zu einem Harteabfall von circa 50 HV0,5
(5.1.3.3). Esist anzunehmen, dass die Gefligestruktur von einer Abnahme der martensitischen Phase
bzw. Zunahme von Zwischenstufengefiige (Bainit) mit reduzierter Harte gepragt ist.
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Abbildung 80: Vergleich der Streckgrenze zwischen GWS und WEZ in beiden Stéhlen

Eine Abnahme der Spitzentemperatur in der FK-WEZ mit einer ts/s-Zeit von 8s senkt die Streckgrenze
nur marginal unterhalb des GWS-Niveaus. Die metallurgische Wirkung des Hartens durch die hohe
Abkihlrate kann als dominierender Vorgang fiir die resultierende Streckgrenze angenommen
werden. Die Wirkung der Spitzentemperatur bzw. die verschiedene resultierende KorngréRe sind
signifikant flr die Zahigkeit bzw. Duktilitat [259]. Die Phasenauspragung in Abhangigkeit der tg/s-Zeit
ist maRgeblich entscheidend fir die resultierenden mechanischen Eigenschaften. Bedingt durch den
Prifumfang fand keine Simulation der FK-WEZ mit 15s tg/s-Zeit des S690QL statt. In den
Untersuchungen von Brett et al. [260] zu den mechanischen Eigenschaften in simulierten WEZ an
einem vergiteten Stahl zeigt sich ebenfalls ein Anstieg der Streckgrenze in der GK-WEZ mit 1350 °C
im Vergleich zum GWS. Die Autoren ermitteln in der simulierten FK-WEZ auch im Bereich der
vollstandigen Austenitisierung eine Streckgrenze auf dem Niveau des GWS und stimmen mit den hier
diskutierten Ergebnissen liberein. Der ermittelte Streubereich der FK-WEZ in [260] legt nahe, dass
sowohl eine Abnahme als auch eine Zunahme der Streckgrenze moglich ist.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Die Einfllisse der verschiedenen Temperatur-Zeit-Zyklen auf die Streckgrenze des S700MC sind im
Vergleich zu S690QL entgegengesetzt ausgepragt, siehe Abbildung 80. Grundsatzlich fallt die
Streckgrenze des S700MC im Vergleich zum GWS ab. Die komplex eingestellte Festigkeit
(Streckgrenze) mit ihrer Auspragung wird komplett durch eine schweiBtechnische Verarbeitung
aufgehoben. Die ehemalige ausgepragte Streckgrenze wandelt sich in eine Ersatzstreckgrenze Rpo.
um. Dieser Effekt wird von den Autoren in [261] sowohl in der Unterschreitung der Streckgrenze in
GK-/FK-WEZ unterhalb des GWS als auch durch die Aufhebung der ausgepragten Streckgrenze
bestatigt. Eine Absenkung des Kohlenstoffgehalts reduziert signifikant die Fahigkeit einer
Mischkristallverfestigung bzw. Umwandlungshartung mit einer sehr hohen Versetzungsdichte. Die
lineare Wirkung der hoheren Legierungselemente auf die Mischkristallverfestigung ist nicht in der
Lage, den abgesenkten Kohlenstoffgehalt zu kompensieren. Die geringere Neigung zur Aufhartung
signalisiert den deutlich niedrigeren Anteil zur Festigkeitssteigerung im Vergleich zum S690QL. Die
Anhebung der tg/s-Zeit auf 15s erniedrigt die Gesamtharte und erhéht den ferritischen Phasenanteil
sowohl in der GK-WEZ als auch in der FK-WEZ. In beiden Fallen sinkt die Streckgrenze im Vergleich
zur niedrigen tg/s-Zeit. Die niedrigste Festigkeit liegt in der FK-WEZ-15s vor. In den Untersuchungen
Gorka [79] zu den mechanischen Eigenschaften eines S700MC wird eine stetige Abnahme der Harte
auf ein Minimum um 1000 °C detektiert. Dementsprechend ist das Festigkeitsniveau im Bereich um
1100 °C im Vergleich zum GWS und GK-WEZ am niedrigsten. In [80] wird ebenfalls bestatigt, dass
unter verschiedenen Maximaltemperaturen die mechanischen Eigenschaften eines S700MC um
1000 °C die niedrigste Harte und Festigkeit bzw. die hochste Kerbschlagarbeit und Dehnung
vorweisen.

Ein weiterer Zusammenhang ist der Einfluss der Spitzentemperatur auf die Streckgrenze. Die
phasenbestimmende tg/s-Abkuhlzeit ist in beiden WEZ konstant 8s. Aus den Untersuchungen in
5.1.3.3 geht hervor, dass im S690QL sowohl die GK-WEZ mit 1350 °C als auch die FK-WEZ mit 1100 °C
eine identische Harte von circa 400 HVO,5 vorweisen, vgl. Abbildung 66 mit Abbildung 68. Die
Mikrostruktur ist in beiden WEZ hauptsachlich martensitisch. Wie bereits erwahnt, verflgt die GK-
WEZ trotz identischer Phasenanteile bzw. Harte iber eine hohere Streckgrenze im Vergleich zur FK-
WEZ. Offensichtlich existiert eine temperaturabhangige Streckgrenze in WEZ-Mikrostrukturen. In den
Untersuchungen von Genchev etal. [262] wurde ebenfalls durch eine thermophysikalische
Simulation der WEZ an einem S355J2+N dieser Zusammenhang experimentell ermittelt. Die
simulierte GK-WEZ mit 1250 °C verfiigt Gber eine hohere Streckgrenze als die FK-WEZ mit 1000 °C bei
konstanter ts/s-Zeit von 2s bzw. auch bei 6s. Die Autoren untersuchten zusatzlich die
temperaturabhangige Streckgrenze in den beiden WEZ und GWS. Es stellte sich heraus, dass die
Streckgrenze des Austenits unabhdngig vom Ausgangsgefiige (GWS bzw. WEZ) ist und bei allen
Priftemperaturen oberhalb 800 °C sowohl beim Erwarmen als auch beim Abklhlen nahezu identisch
ist.

Hanhold et al. [263] zufolge fuhrt eine Absenkung der Spitzentemperatur von 1300 °C Giber 1100 °C
hin zu 1000 °C zu einer Gefigeumwandlung bei hoheren Temperaturen wahrend der Abkihlung. Auf
der Grundlage der chemischen Zusammensetzung und entsprechenden Umwandlungstemperaturen
kann die resultierende Mikrostruktur mit ihren Phasenanteilen verschoben werden. Daher kann die
FK-WEZ (ts/s = 8s) aufgrund einer verschobenen Umwandlung des Gitters zu hoheren Temperaturen
neben der Uberwiegenden martensitischen Struktur, wie die der GK-WEZ (tg/s = 8s), geringe Anteile
von Zwischenstufengefiige enthalten. Dieser Zusammenhang kann in Verbindung mit der
vergleichsweisen hoheren Streuung der Gesamtharte in der FK-WEZ (ts/s = 8s), siehe Abbildung 68,
gesetzt werden und diese erklaren. Dieser metallurgische Effekt kann die abgesenkte Streckgrenze
der FK-WEZ gegeniiber der GK-WEZ bei gleicher tg/s-Abkihlzeiteit in den Stahlen hervorrufen.
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Die Ergebnisse in [263] zeigen, dass die Gefigeumwandlung y = a beim Abkiihlen auf niedrigere
Temperaturen verschoben wird, wenn die Spitzentemperatur ansteigt. Genchev et al. [262] fihren
das auf die groRere AustenitkorngroRe und Tragheit der Phasenumwandlung zuriick. Die
Umwandlung wird beginnend bei 690 °C (1000 °C, ts/s-2s) auf eine zweistufige Gefigeumwandlung
bei 580 °C und 450 °C-Ms (1100 °C, tg/s-2s) bis zu einer direkten Martensitumwandlung bei 420 °C
(oberhalb 1150 °C) verschoben. Eine erneute Wiedererwdrmung der GK-WEZ mit einem
martensitischen Ausgangsgefiige, bspw. durch Mehrlagenschweiflungen, beeinflusst zusatzlich die
Gefiigeumwandlung bei einer niedrigeren Maximaltemperatur. Der Startpunkt der Umwandlung
wahrend der Abkiihlung ausgehend von 1000 °C (Wiedererwarmung) wird zu niedrigeren
Temperaturen verschoben. Dies kann zu einer martensitischen Umwandlung fiihren, obwohl die
Umwandlungskinetik wahrend der ersten Erwdarmung ausgehend vom GWS keine martensitische
Umwandlung vorweist. Diese wirkt sich entsprechend auf die mechanischen Eigenschaften der WEZ
aus. Der héhere Martensitanteil flihrt zu einem Anstieg sowohl in der Streckgrenze als auch in der
Zugfestigkeit. Die Ergebnisse von Genchev [262] belegen, dass die Streckgrenze signifikant von der
resultierenden Mikrostruktur aus dem vorherigen thermischen Zyklus und nicht von der gesamten
thermischen Beeinflussung abhangt.

Der qualitative Verlauf der maximalen Zugfestigkeit des S690QL ist dhnlich zur Streckgrenze,
Abbildung 81. Insgesamt erfahrt der S690QL eine Festigkeitssteigerung sowohl in der GK- als auch in
der FK-WEZ. Die Anhebung der tgss-Zeit flihrt zu einer leichten Absenkung der maximalen
Zugfestigkeit. Eine leichte Verschiebung der Phasenanteile durch die Abnahme des Hartegefiiges
(Martensit) bzw. eine Zunahme von Zwischenstufengeflige (Bainit) reduziert die Gesamtharte in der
WEZ. Die Zunahme der maximalen Festigkeit in der GK-WEZ bzw. auch in der FK-WEZ deckt sich mit
den Ergebnissen von Brett etal. [260]. Unter Anwendung der gleichen ts/s-Zeit ist die hohere
Verfestigung in der GK-WEZ im Vergleich zur FK-WEZ analog zur Streckgrenze. Daraus abgeleitet zeigt
sich die Abhangigkeit der Gefligeumwandlung von der Spitzentemperatur, wodurch die Verschiebung
der Phasenanteile belegt werden kann. Genchev etal. [262] belegen ebenfalls die héhere
Zugfestigkeit in der GK-WEZ im Vergleich zur FK-WEZ bei einer konstanten Abkiihlzeit. Die Erhéhung
der Zugfestigkeit steigt signifikant mit hoherem Kohlenstoffgehalt, der zunehmenden
Spitzentemperatur und fallender ts/s-Zeit. Eine Umwandlung zu niedrigeren Temperaturen, woraus
die resultierende Festigkeit bei Raumtemperatur steigt, wird durch die Erhéhung der
Spitzentemperatur (GK-WEZ) erreicht. Metallurgisch ist dies eine vollstindige martensitische
Umwandlung, wodurch maximale Festigkeiten entstehen.

900 900 -
[ se90QL [ s7oomc
800 800
© ©
s s
£ 700+ 'c 700
£ £
© ©
600 600
500 -

500 -
GWS GK-WEZ GK-WEZ FK-WEZ GWS GK-WEZ GK-WEZ FK-WEZ FK-WEZ
8s 15s 8s 8s 15s 8s 15s

Abbildung 81: Vergleich der Zugfestigkeit zwischen GWS und WEZ
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5 Ergebnisse und Diskussion

Die Zugfestigkeit in der WEZ des S700MC liegt sowohl in der GK-WEZ als auch in der FK-WEZ unterhalb
des GWS, siehe Abbildung 81. Abgeleitet aus den Erlduterungen im Kenntnisstand zur
thermomechanischen Herstellung des S700MC ist die gezielte Steuerung der Ausscheidungen zur
Festigkeitssteigerung tiber eine gezielte Umformung in definierten Temperaturbereichen nicht mehr
gegeben. Mit steigender Temperatur in der WEZ nimmt die thermomechanisch eingestellte
Ausscheidungsverfestigung durch Koagulation, Reduzierung der Koharenz und Abnahme von inneren
Spannungen ab. Eine Erhéhung der Temperatur bis hin zur GK-WEZ fihrt zu
Rekristallisationsprozessen und einer teilweisen oder kompletten Auflésung der Ausscheidungen in
der Matrix. Die erneute gezielte Ausscheidung wahrend der Abkihlung bzw. einer Umformung kann
nicht stattfinden.

In Ubereinstimmung mit der Literatur [264] und abgeleitet aus den Ergebnissen ist es
Empfehlenswert zur Erzielung addquater Festigkeiten in der WEZ, mit sinkendem Kohlenstoffgehalt,
eine Absenkung der Abkuhlzeit bzw. Minimierung der Warmeeinbringung wahrend des Schweilens
anzustreben.

Das Verhdltnis aus der Streckgrenze zur Zugfestigkeit liefert einerseits eine Aussage lber die
Verformbarkeit des Werkstoffs. Ein niedriger Wert korreliert mit einer hohen Verformungsfahigkeit
und umgekehrt. Ein anderer Interpretationsansatz des Festigkeitsverhdltnisses ist die
Sprodbruchempfindlichkeit wihrend einer unvorhergesehenen Uberbeanspruchung. Ein
abnehmendes Verhaltnis bietet eine groRere Reserve bis zum Eintreten des Bruches.

Offensichtlich fallt das Verhaltnis aus Re/Rmim GWS des S700MC héher als im Vergleich zum S690QL
aus, Abbildung 82. Dies lasst auf eine hohere Kaltverformung des S700MC schlieen, mit dem Ziel die
Werkstofffestigkeit, insbesondere die Streckgrenze, zu erhohen. Dies fiihrt zu einer minimierten
Verformbarkeit des S700MC. Die Abnahme des Festigkeitsverhaltnisses kann durch die
Wechselwirkung zwischen den Verfestigungsmechanismen und der Herstellung abgeleitet werden.
Eine Temperatureinwirkung bzw. der Warmeeintrag durch den SchweiBprozess hebt die
Festigkeitssteigerung durch die Zunahme der Korngroe und Erholung der eingebrachten
Deformation (Versetzungen) auf und reduziert deutlich die Streckgrenze, vgl. Abbildung 80.
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Abbildung 82: Vergleich Verhdltnis Re/Rm zwischen GWS und WEZ

Die prozentuale Abnahme der Streckgrenze gegeniiber der Zugfestigkeit des S700MC ist deutlich
groRer. Infolgedessen sinkt das Verhiltnis aus Re/Rm deutlich ab, siehe Abbildung 82. Eine Erhéhung
der Streckenenergie bzw. der tg/s-Zeit lasst das Verhaltnis weiter abfallen auf unter 0,8 in der FK-WEZ-
15s.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Die Abnahme der Verhaltnisse in der WEZ des S690QL steht im Zusammenhang mit einer relativ
starken Zunahme der Zugfestigkeit durch die Aufhartung im Vergleich zur Streckgrenze.

Die Wirkung eines SchweiBRtemperatur-Zeit-Zyklus auf die Bruchdehnung verdeutlicht die Abbildung
83. Im direkten Vergleich verfugt der S700MC (GWS) aufgrund seiner aufeinander abgestimmten
Legierung mit den Herstellungsparametern (iber eine ausgezeichnete Bruchdehnung von tber 20 %.
Der vergiitete S690QL liegt deutlich unterhalb von 20 %. Beide Werkstoffe sind in der GK-WEZ von
einer starken Abnahme der Bruchdehnung betroffen.
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Abbildung 83: Vergleich Bruchdehnung zwischen GWS und WEZ

Eine Anhebung der Abkiihlzeit auf 15 s hat in der GK-WEZ des S690QL keinen signifikanten Einfluss.
Demgegeniber hat der S700MC durch die Erhéhung eine leichte Anhebung der Bruchdehnung zu
verzeichnen. Dieser Zusammenhang wird in [81] zum Einfluss der tg/s-Zeit auf die Bruchdehnung
ebenfalls mit einem Anstieg der Bruchdehnung in der GK-WEZ belegt. Die Abbildung 83 verdeutlicht
den KorngroReneffekt auf die Bruchdehnung anhand der Zunahme in der FK-WEZ des S690QL und
S700MC gegeniiber der GK-WEZ.Die Abnahme der Bruchdehnung in der FK-WEZ gegeniber dem
GWS des S700MC fallt vergleichsweise gering aus. Die metallurgische Stabilisierung der KorngrofRRe
durch die Mikrolegierungselemente und deren Loslichkeitsprodukte im Temperaturbereich der FK-
WEZ ist deutlich wirksamer. Die nahezu konstant bleibende KorngréRe (Abbildung 63) minimiert den
Grad der Abnahme in der Bruchdehnung. Die abgesenkte Harte bzw. Zunahme des ferritischen
Phasenanteils in der FK-WEZ fiihrt zu einem relativ hohen Niveau der Bruchdehnung.

Die absoluten Werte der Bruchdehnung sind stark abhadngig von der Probengeometrie, insbesondere
von der Ldnge und dem Durchmesser. Infolgedessen sind die Dehnungswerte nicht miteinander
vergleichbar, wohl aber relativ zu einander. Aus diesem Grund wird die Bruchdehnung fir weitere
Untersuchungen, insbesondere unter Wasserstoffeinfluss, in dieser Arbeit weiter betrachtet und
diskutiert. Ein weiterer wichtiger Kennwert zur Beurteilung des Verformungsvermogens der
untersuchten Werkstoffe ist die Brucheinschniirung. Fir die notwendige Auswertung wird die
jeweilige Bruchflache zugrunde gelegt. Die Abbildung 84 stellt die Brucheinschniirung des S690QL
und S700MC im Vergleich zur WEZ dar.
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Abbildung 84: Vergleich Brucheinschniirung zwischen GWS und WEZ

Die beiden Diagramme verdeutlichen einen entgegengesetzten Effekt. Im S690QL nimmt die
Brucheinschniirung in der GK- bzw. FK-WEZ unter den zugrunde gelegten simulierten SchweiR-
Temperatur-Zyklen grundsatzlich ab. Die starkste Degradation erfihrt die GK-WEZ mit einer
Abkihlzeit von 8 s. Die Anhebung dieser auf 15 s flihrt zu einem Anstieg in der Brucheinschniirung.
Die Absenkung der Harte die Verschiebung der Phasenanteile zu einem steigenden Anteil
Zwischenstufengefiige erhéhen die Fahigkeit einer starkeren Verformung nach der
GleichmaRRdehnung im Bereich der Einschniirung bis zum Bruch. Die Zunahme der Duktilitdt durch
ein feineres Korn zeigt sich in der FK-WEZ des S690QL, welche die maximale Brucheinschniirung in
der WEZ vorweist.

Die Aufhebung der festigkeitssteigernden Mechanismen im S700MC im Zusammenhang mit einer
niedrigeren Umwandlungshartung und abgesenkter Fahigkeit zur Mischkristallverfestigung durch
den niedrigen Kohlenstoffgehalt wirken sich positiv auf das lokalisierte Verformungsvermogen nach
der GleichmaRdehnung aus. Die Ergebnisse zeigen durch den Abbau interagierender Ausscheidungen
mit den Versetzungen eine minimierte Gesamtbruchdehnung in der WEZ (Abbildung 83). Die
Zunahme der Brucheinschniirung in der WEZ ist durchaus moglich. Die Abnahme des
Festigkeitsverhaltnisses im S700MC beglinstigt die Fahigkeit der Verformung und damit einen Anstieg
der Brucheinschniirung der WEZ im Vergleich zum GWS des S700MC. Dies belegt eine gute plastische
Reserve in der WEZ des S700MC trotz der niedrigeren Festigkeiten, und ist im Fall einer Uberlastung,
wie auch das niedrigere Verhdltnis Re/Rm in der WEZ im Vergleich zum GWS signalisiert, gegeniiber
dem verglteten Zustand im Vorteil. Bialobrzeska et al. [265] dokumentieren ebenfalls eine Zunahme
der Brucheinschnirung bei einer Anhebung der Spitzentemperatur von 1100 °C auf 1200 °C.

Auf Basis der Brucheinschniirung wird die wahre Bruchdehnung in Abbildung 85 gemaR der GI. 31
ermittelt. Die Ergebnisse sind qualitativ dhnlich zur Abbildung 84. Die entsprechenden Erlduterungen
zur Anwendbarkeit bzw. Ubertragbarkeit der wahren Bruchdehnung als geometrieunabhingigen
Kennwert zur Bewertung der Sensibilitdit gegeniber einer Degradation der mechanischen
Eigenschaften durch Wasserstoff erfolgen anschlieRenden Kapitel 5.3. Die Ergebnisse der wahren
Bruchdehnung in der WEZ aus der Abbildung 85 lassen keine direkte Bewertung zur
Werkstoffschadigung durch Wasserstoff zu. Die Hohe der wahren Bruchdehnung kann nicht direkt
als Indikator fiir eine Bewertung der Sensibilitdt gegentiber einer Degradation der mechanischen
Eigenschaften herangezogen werden.
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Abbildung 85: Vergleich wahre Bruchdehnung zwischen GWS und WEZ

In der Arbeit von Rhode [209] wurde fiir die GK-WEZ eines T24 analog eine wahre Bruchdehnung
oberhalb der FK-WEZ im wasserstofffreien Zustand ermittelt. Entgegen der anfanglich héheren
wahren Bruchdehnung in der GK-WEZ wird diese signifikant mit steigender Wasserstoffkonzentration
starker degradiert. Der untersuchte T24 weist im GWS eine héhere wahre Bruchdehnung auf,
allerdings zeigt dieser eine niedrigere Resistenz gegeniiber der FK-WEZ auf [209].
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Abbildung 86: Vergleich der mechanischen Eigenschaften der GK-WEZ im $690QL und S700MC und FK-WEZ des

S5700MC
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Diese Beispiele verdeutlichen die Komplexitdt der Interaktion aus einer Wasserstoffkonzentration,
einer Beanspruchung und der Mikrostruktur, welche die Werkstoffschadigung beeinflussen.

Die Abbildung 86 zeigt die Veranderung der mechanischen Eigenschaften in der WEZ beider Giten in
Abhdngigkeit der tg;s-Zeit im wasserstofffreien Zustand. Beide Werkstoffe reagieren mit einer
Absenkung der maximalen Zugfestigkeit bei einer Anhebung der Abkihlzeit von 8 s auf 15s.
Zusammengefasst in der Tabelle 14 erfahrt der S700MC eine starkere prozentuale Absenkung in der
Zugfestigkeit. Im Vergleich zur Abnahme der Zugfestigkeit des S690QL fallt die prozentuale
Absenkung der Streckgrenze starker aus. Nahezu auf konstantem Niveau verbleibt die Bruchdehnung
im S690QL. Der S700MC erfahrt dagegen einen deutlichen Zuwachs in der Bruchdehnung mit
steigender tg/s-Zeit. Bis auf marginale Unterschiede sind die Verdnderungen der mechanischen
Eigenschaften in der FK-WEZ des S700MC mit abgesenkter Spitzentemperatur analog zur GK-WEZ,
siehe Abbildung 86 und vgl. Tabelle 14. Die Ergebnisse zum Einfluss der tg/s-Zeit (Streckenenergie
bzw. Warmeeinbringung) auf die mechanisch-technologischen Gltewerte in der WEZ lassen eine
starkere Abhangigkeit vom SchweilRarbeitsbereich im thermomechanisch hergestellten S700MC
ableiten. Die Zunahme der tg/s-Zeit flihrt zu einer deutlichen Abnahme sowohl in der Streckgrenze als
auch in der Zugfestigkeit.

Tabelle 14: Vergleich des Einflusses der Wdrmefiihrung (tss - Zeit) auf die mechanischen Eigenschaften des S690QL
und S700MC

tg/s-Zeit $690QL GK-WEZ S700MC GK-WEZ S700MC FK-WEZ
Rm Re A Rm Re A Rm Re A
8s > 15s -0,82% -267% - -3,1% -4,18% +8,6% -3,28% -4,28% +9,1%

Einhergehend mit der verringerten Festigkeit ist eine Zunahme der Bruchdehnung. Die
Ergebnisqualitdt zur Abhangigkeit der Abklhlzeit auf die mechanischen Eigenschaften ldsst anhand
der dhnlichen prozentualen Verdnderung sowohl in der GK-WEZ als auch in der FK-WEZ schlieBen.

Der Unterschied ist die Auspragung und GréRe des Bereiches der Entfestigung in der WEZ. Qualitativ
entfestigt der S690QL unterhalb A.;. Demgegentber findet die Entfestigung beim S700MC oberhalb
dieser Temperatur in Richtung der FK-WEZ statt. Flr einen vergiiteten hoherfesten FKB ist eine
Erweichung im Bereich der A.-Temperatur ausgepragt. Falkenreck [248] ermittelte in einem
verglteten Stahl den Bereich niedrigster Harte bzw. eine signifikanten Harteabfall um 700 °C. Der
S700MC ist duRerst stabil bis zur Aa-Temperatur gegeniliber einer Verdnderung der mechanisch
technologischen Gltewerte [79, 80]. Vor allem der geringere Kohlenstoffgehalt der festen Losung im
Bainit des S700MC fihrt zu einer wesentlich hoheren Unempfindlichkeit gegenliber einem
Anlassprozess. Bainitische Stdhle, welche starke carbidbildende Elemente enthalten, kdnnen
sekunddre Hartungsphdanomene, dhnlich wie bei martensitischen Stahlen [266, 267], vorweisen. In
[266] wird Uber die Moglichkeit einer Verringerung der Harte in diesem Bereich durch eine
Uberalterung bereits vorhandener Ausscheidungen, von der Wiederherstellung von Versetzungen
oder anderen Defekten berichtet. Der vergitete S690QL zeigt einen deutlich hoheren Anteil der
Umwandlungshartung, wodurch in der WEZ, abhangig von der tg/s-Abkihlzeit, die Festigkeit ansteigt
bzw. kompensiert wird. Die deutlich niedrigeren mechanisch-technologischen Eigenschaften der FK-
WEZ des S700MC gegeniber der GK-WEZ hdngen stark von der Austenitisierungstemperatur
(Spitzentemperatur) ab. Mit abnehmender Austenitisierungstemperatur werden die Ausscheidungen
nicht ausreichend gel6st (keine oder nur teilweise in Losung gehen) und die Bildung feiner
Ausscheidungen bei der anschlieBenden Abkuhlung ist nicht mehr méglich [267]. Die Auspragung der
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Entfestigung im warmebeeinflussten GWS hangt signifikant von der chemischen Zusammensetzung
und der Verzégerung der Umwandlung des Stahls ab [268].

Es bleibt festzuhalten, dass die Mechanismen zur Erreichung einer bestimmten Werkstofffestigkeit,
hervorgerufen durch die Mikrolegierungsbestandteile, die verringerte Wirkung des niedrigen
Kohlenstoffgehalts kompensieren und einen wichtigen Beitrag zur Gesamtfestigkeit eines
thermomechanisch hergestellten FKB beisteuern. Die Ausscheidungshdrtung des S700MC durch sehr
feine MX-Phasen ist ein signifikanter Mechanismus zur Festigkeitssteigerung durch das Blockieren der
Bewegung von Versetzungen, welche im Abkiihlprozess im Ferrit entstehen. Das Hauptproblem
wdhrend der Einwirkung eines thermischen SchweifSizyklus ist der Verlust der mechanischen
Eigenschaften, welche bei der thermomechanischen Herstellung erzeugt wurden. In Abhéingigkeit des
thermischen Zyklus ist mit einer anteiligen Auflésung der zur Festigkeitssteigerung beitragenden
Ausscheidungen und einem unkontrollierten Wiederausscheiden zu rechnen. Die Gefiigeanalyse der
WEZ belegt die Auflésung stabilisierender Ausscheidungen (MX-Phasen) beginnend bei 900 °C. Eine
Zunahme der Temperatur in Richtung GK-WEZ fiihrt zu einer nahezu komplett in L6sung gegangenen
Ausscheidungscharakteristik. Die Hohe der Abnahme der Festigkeiten hdngt sehr stark von den
angewandten Verfestigungsmechanismen und der Wdrmebehandlung ab. Es ist nicht méglich, die
Gefiigeverdnderung, hervorgerufen durch eine schweifStechnische Verarbeitung, und somit die
Eigenschaften des thermomechanisch hergestellten M-Stahl nach dem Warmwalzen zu erhalten bzw.
wiederherzustellen. Die Ergebnisse belegen, dass ein hoher Energieeintrag (hohe ts/s-Zeit) in der WEZ,
insbesondere beim M-Stahl, die Festigkeiten (Hdrte) herabsetzen. Die lokale Entfestigung
beeintrdchtigt jedoch nicht notwendigerweise die globale Festigkeit (Verbindungsfestigkeit der
Schweifsnaht), welche auf die Zwdinge eines stdrkeren Schweifsguts bzw. des unbeeinflussten GWS
zurlickzufiihren ist [269]. Um diesen Effekt effizient auszunutzen, ist es ratsam die Zone der
Entfestigung in der WEZ nicht (ber die Blechdicke ansteigen zu lassen. In [269] wird vorgeschlagen,
die Schweifinaht overmatched auszulegen, um eine Dehnungskonzentration im Bereich des
Festigkeitsabfalls in der WEZ, welche das Bruchverhalten signifikant beeinflusst, zu vermeiden.

Der Fokus der bisherigen Betrachtungen bestand darin, die mechanisch technologischen Gitewerte
in der WEZ beider Stahlsorten im wasserstofffreien Zustand zu charakterisieren. In den folgenden
Abschnitten wird die Gefligestruktur der WEZ unter Wasserstoffeinfluss und mit einer
Beanspruchung im Zugversuch tberlagert. Die Interaktion aus einer Wasserstoffkonzentration, einer
Mikrostruktur und einer Beanspruchung ist ein wichtiger Fokus in der Erforschung der
Werkstoffschadigung von hoherfesten FKB.
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$690QL GK-WEZ-8s

Die Wirkung des aufgenommenen atomaren Wasserstoffs in der GK-WEZ mit einer ts/s-Zeit von 8 s
auf die Streckgrenze ist in der Abbildung 87 dargestellt. Deutlich zu sehen ist der Effekt einer
Streckgrenzenerh6hung analog zum GWS des S690QL. Die Streckgrenze steigt auf bis zu 800 MPa bei
einer Wasserstoffkonzentration von rund 3 ppm an. Im direkten Vergleich erfahrt der GWS einen,
ausgehend von einer niedrigeren Streckgrenze im wasserstofffreien Zustand, gréeren Zuwachs um
circa 40 MPa.
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Abbildung 87: Vergleich der Zunahme der Streckgrenze des S690QL GK-WEZ-8s (links) und des GWS (rechts)

Aus dem Vergleich beider Werkstoffzustande geht ein dhnliches Festigkeitsniveau von circa 800 MPa
bei einer Konzentration von 3 ppm hervor. Die prozentuale Steigerung der Streckgrenze durch
Wasserstoff liegt im GWS bei circa 5 % und in der GK-WEZ bei circa 2 %. Der GWS verfigt Gber ein
hoheres Potential einer Verfestigung (Streckgrenzenerhohung). Die festigkeitssteigernde Wirkung
des Wasserstoffs durch eine interstitielle Wirkung, analog dem Kohlenstoff, ist nachweisbar.

Bereits der Vergleich zwischen dem GWS und der GK-WEZ belegen zum einen die starke Abhadngigkeit
vom Werkstoff bzw. von der Mikrostruktur und zum anderen von der aufgenommenen
Wasserstoffkonzentration. Eine weitere Zunahme der aufgenommene Wasserstoffkonzentration
flhrt in der GK-WEZ zu einer Abnahme der Streckgrenze, siehe Abbildung 88.
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Abbildung 88: Kombination aus Streckgrenzenzunahme und Streckgrenzenabnahme des S690QL GK-WEZ-8s in
Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration
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Dargestellt ist ein Bereich (schraffiert) ab dem die Streckgrenze mit steigender
Wasserstoffkonzentration abnimmt. Ab einem Wert von 3 ppm fallt die Streckgrenze unterhalb des
wasserstofffreien Zustands. Diese Konzentration wird als eine Grenzkonzentration interpretiert.

Die Analyse der maximalen Zugfestigkeit der GK-WEZ-8s belegt im wasserstofffreien Zustand die
bereits diskutierte Festigkeitssteigerung auf iber 850 MPa, siehe Abbildung 89. Der Eintrag von
Wasserstoff in die GK-WEZ-8s flihrt zu einer erheblichen Abnahme der maximalen Zugfestigkeit. Die
Abbildung 89 verdeutlicht, dass die maximale Zugfestigkeit bereits bei niedrigen Konzentrationen
nicht mehr erreicht werden kann. Ein Effekt des Verfestigens in Verbindung mit einem
Festigkeitszuwachs ist im Vergleich zum GWS in der GK-WEZ-8s des S690QL nicht mehr nachweisbar,
vgl. Abbildung 89. Zu Ubertragbaren Ergebnissen kam Zimmer [7, 88] mit ebenfalls einem leichten
Anstieg der Zugfestigkeit im Auslieferungszustand, jedoch nicht in der WEZ.
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Abbildung 89: Zugfestigkeit des S690QL GK-WEZ 8s (links) und GWS (rechts) in Abhdngigkeit der
Wasserstoffkonzentration

Die Verbindung der Darstellungen in Abbildung 88 und Abbildung 89 ist, dass diese Mikrostruktur der
GK-WEZ-8s des S690QL liber keine ausreichende plastische Reserve mehr verfiigt. Die erreichte
Streckgrenze bei 3 ppm stellt zugleich die maximal erreichbare Festigkeit (Bruchfestigkeit) dar.
Nominell ist ein Anstieg der Streckgrenze in der Abbildung 88 zu verzeichnen. Diesem Zusammenhang
Uberlagert ist ein Versagen der Proben, bevor der plastische Bereich eintreten kann. Aus
sicherheitsrelevanter Sicht ist ab einer Konzentration von 2 ppm in der GK-WEZ des S690QL mit
einem Versagen im elastischen Bereich zu rechnen. Die Moglichkeit des Bruchs unterhalb der
nominellen Streckgrenze ist gegeben.

Zur Verdeutlichung der plastischen Reserve, bspw. bei einer Uberlastung, wird das bereits diskutierte
Verhaltnis aus Streckgrenze zur Zugfestigkeit herangezogen. In der Abbildung 90 ist die starke
Zunahme des Verhéltnisses in Abhangigkeit der Wasserstoffkonzentration gegeniibergestellt. Das
Verhaltnis steigt deutlich mit zunehmender Wasserstoffkonzentration auf 1 an. In dem
gekennzeichneten Ubergangsbereich ab 3 ppm liegt in der Mikrostruktur keine plastische Reserve
mehr vor. Die Zugfestigkeit fallt mit der Streckgrenze aufeinander. Dieser Zusammenhang stellt eine
Nullduktilitit dar. Die GK-WEZ-8s ist ab dem Ubergangsbereich um 3 ppm komplett versprédet. An
dieser Stelle sei darauf hingewiesen, dass diese Gefligestruktur mit einem Festigkeitsverhaltnis von
1 bereits unterhalb der Streckgrenze versagt.
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Abbildung 90: Verhdltnis aus Streckgrenze/Zugfestigkeit des $690QL GK-WEZ-8s in Abhdngigkeit der
Wasserstoffkonzentration, kritischer Bereich kennzeichnet den Abfall der Dehngrenze unterhalb der Zugfestigkeit
im Vergleich zum GWS

Das rechte Diagramm in der Abbildung 90 zeigt das Festigkeitsverhaltnis des Auslieferungszustands
im Vergleich zur GK-WEZ mit 8s. Die metallurgische Wirkung des Wasserstoffs ist anndahernd analog
bis circa 1,5 ppm aufgrund eines Ubertragbaren Anstiegs des Festigkeitsverhdltnisses. Der
aufgenommene Wasserstoff unterdriickt in der GK-WEZ, wie bereits erortert, komplett die Zunahme
der Zugfestigkeit, wodurch das Festigkeitsverhaltnis stark ansteigt.

Die bereits erorterten Auswirkungen auf die Festigkeiten in der GK-WEZ lassen auf eine deutliche
degradierende Wirkung der VerformungsgroBen schlieBen. In der Abbildung 91 sind sowohl die
Bruchdehnung als auch die Brucheinschniirung der GK-WEZ-8s im Vergleich zum GWS dargestellt.
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Abbildung 91: Bruchdehnung (links) und Brucheinschniirung (rechts) des $690QL GK-WEZ-8s in Abhdngigkeit der
Wasserstoffkonzentration im Vergleich zum GWS

Zundchst zeigen beide Diagramme stark fallende Werte bei vergleichsweise geringer
Wasserstoffkonzentration auf. In der GK-WEZ-8s ist im Bereich um 3 ppm nur noch eine sehr geringe
Restbruchdehnung vorhanden. Diese kann durch einen diffusionsgesteuerten Prozess des
Wasserstoffs hervorgerufen werden. Spannungen und auch Dehnungen rufen wdhrend des
Zugversuches eine Wasserstoffverteilung hervor, sodass lokale Konzentrationsunterschiede in der
Probe entstehen koénnen. Dieser Wasserstoffgradient ermoglicht ein  plastisches
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Restdehnungsvermogen (ber den Prifbereich. Gegenlber der Bruchdehnung weist die
Brucheinschniirung in der Abbildung 91 rechts keinen Restwert mehr auf und infolgedessen ist dieses
Geflige vollstandig versprodet. Metallurgisch kann davon ausgegangen werden, dass eine Bewegung
oder ein Gleiten von Versetzungen nicht mehr stattfindet. Im Priifbereich der Zugprobe wird die
Verformung im Bereich der GleichmaRdehnung vollstandig unterdriickt. Die Bruchflache entspricht
der Ausgangsflache vor der Beanspruchung. Die VerformungskenngrofRe der Brucheinschniirung
dient als Berechnungsgrundlage fiir den bereits im GWS eingefiihrten Hydrogen Embrittlement Index
(HDI). Dieser charakteristische Wert, durch den eine Klassifizierung bzw. ein Vergleich (Ranking)
vorgenommen werden kann, ist fir die GK-WEZ-8s des S690QL in der Abbildung 92 dargestellt. Der
Wert O stellt den wasserstofffreien Zustand mit normalem Verformungsvermogen des Werkstoffes
dar.

1004 [ R T =a
;
x )
S 80+ K = S690QL GK-WEZ 8s
£ K o $690QL GWS
s /
5 604 ;
s /
o ’
% ’
o 404 /
& !
£.17
:>:- 204 K
/
/
,
,
0 T T T T T T 1
(] 1 2 3 4 5 6 7

Wasserstoffkonzentration in ppm

Abbildung 92: HDI (Hydrogen Degradation Index) des S690QL GK-WEZ-8s und GWS

Mit einer Zunahme der aufgenommenen Wasserstoffkonzentration und der damit einhergehenden
Erhéhung des HDI bis auf 100 ist ein Werkstoffzustand erreicht, welcher die komplette Versprédung
widerspiegelt. Die GK-WEZ-8s des S690QL ist von einem starken Anstieg des Indexes bereits bei
vergleichsweisen niedrigen Wasserstoffkonzentration bis 2 ppm gepragt. Oberhalb von 2 ppm folgt
ein Werkstoffzustand des kompletten Duktilitdtsverlustes. Dieses Geflige verfugt Gber keinerlei
plastischer Reserve. Deutlich flacher steigt der HDI im GWS des S690QL an und bietet bis 6 ppm
deutlich héhere Reserven im plastischen Bereich.

In der Abbildung 93 sind die Bruchflachen der GK-WEZ mit einer tg/s-Abktihlzeit von 8s dargestellt.
Beginnend mit der Bruchfldche a) und der Detailaufnahme b) im wasserstofffreien Zustand bis zur
Bruchflache e) und der Detailaufnahme f) mit fast 6 ppm Wasserstoff. Die Bruchfliche im
wasserstofffreien Zustand ist durch duktile Anteile anhand der Wabenstruktur bzw. Gribchenbildung
im Bereich der Einschlisse (Abbildung 93 b)) gekennzeichnet. Die Analysen der Bruchflachen unter
Wasserstoff (c-f) belegen grundsatzlich einen hohen Anteil von Spaltbruch in der GK-WEZ-8s des
S690QL. Eine vergleichsweise geringe Wasserstoffkonzentration von circa 2,3 ppm (Abbildung 93 d))
verschiebt den duktilen Bruchanteil deutlich zu einem Bruch mit sprédem Werkstoffverhalten in der
GK-WEZ-8s des S690QL. Die Bruchflachen unter Wasserstoffeinfluss deuten auf eine interkristalline
Initiierung der Werkstoffschadigung hin. Die Untersuchungen von Kim et al. [131], Huang et al. [130]
untermauern den Effekt einer interkristallinen Initiierung, insbesondere an Einschlissen, im
abgeschreckten Zustand der GK-WEZ-8s. Das GK-WEZ-Geflige zeigt bereits bei einer
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Wasserstoffkonzentration von circa 2,3 ppm sekundare Risse (Abbildung 93 c¢) und d)). Diese
Erscheinungsform deutet auf eine sehr hohe Sensitivitat gegeniber einer wasserstoffunterstitzten
Degradation der mechanischen Eigenschaften hin.

Abbildung 93: Bruchflédche des S690QL GK-WEZ-8s, (a) und (b) ohne Wasserstoff, (c) und (d) mit 2,32 ppm, (e) und
(f) mit 5,93 ppm

Zheng et al. [270] zeigten in Untersuchungen zum Einfluss der Sekundarrisse auf die
Werkstoffschadigung durch Wasserstoff in einem bainitischen Stahl, dass die Bildung von
Sekundarrissen die Spannungskonzentration lockert, Energie aufnimmt und somit die Degradation
der mechanischen Eigenschaften reduziert.
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Dieser Zusammenhang kdnnte einen Erklarungsansatz fiir die noch verbleibende Restbruchdehnung
der GK-WEZ-8s bis circa 3 ppm in der Abbildung 91 liefern. Das Geflige bei hoherer
Wasserstoffkonzentration in der Abbildung 93 f) ist geprdgt durch die interkristalline Schadigung
begleitet von Sekundarrissen. Diese Erscheinungsform spiegelt die sehr starke Werkstoffschadigung
durch Wasserstoff wider.

$690QL GK-WEZ-15s

Eine Kernfrage dieser Arbeit ist die Wirkung einer gezielt beeinflussten WEZ im
SchweiRarbeitsbereich durch eine Anhebung der ts/s-Abkihlzeit auf die Degradation der mechanisch
technologischen Gitewerte. Zunachst wird der Einfluss einer hdheren ts/s-Zeit auf die Streckgrenze
analysiert, siehe Abbildung 94. Die GK-WEZ-15s weist einen Anstieg der Streckgrenze bei niedrigen
Konzentrationen bis circa 2 ppm auf. Diesem Effekt einer Festigkeitssteigerung folgt mitsteigender
Wasserstoffkonzentration Gber 2 ppm eine Abnahme der Festigkeit. Dieses Werkstoffverhalten ist
qualitativ ahnlich der GK-WEZ mit 8s tg/s-Zeit. Das rechte Diagramm in der Abbildung 94 verdeutlicht
im Vergleich einige Unterschiede. Die drei Werkstoffzustdnde sind metallurgisch durch den
angelassenen Martensit (Verglitungsgefiige) des GWS, das Hartegeflige (martensitisch) der GK-WEZ-
8s und das Mixgeflige bainitisch/martensitisch der GK-WEZ-15s charakterisiert. Die Abbildung 94
zeigt ausgehend vom wasserstofffreien Zustand mit circa 770 MPa den hochsten Anstieg in der
Streckgrenze in der GK-WEZ-15s, gefolgt vom GWS und abschliefend die GK-WEZ-8s. Die Abnahme
des martensitischen Anteils in der GK-WEZ-15s kann zu einer Absenkung der Versetzungsdichte
fUhren. Infolgedessen steigt das Potential einer Verfestigung durch die interstitielle Wirkung des
Wasserstoffs.
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Abbildung 94: Streckgrenze des S690QL GK-WEZ-15s in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration

Die Abnahme der Streckgrenze durch eine Anhebung der tg/s-Zeit flhrt zu einer Anndherung des
Anstiegs an den GWS. Der vergleichsweise hohe Anstieg des GWS kann durch die Wechselwirkung
des Wasserstoffs mit den gebildeten Ausscheidungen, welche durch den Anlassvorgang generiert
wurden, hervorgerufen werden. Die Abnahme der Streckgrenze mit zunehmender
Wasserstoffkonzentration ist im Vergleich zur GK-WEZ-8s weniger stark ausgepragt.

Die Zugfestigkeit in der GK-WEZ-15s ist durch eine stetige Abnahme mit steigender
Wasserstoffkonzentration gepragt, Abbildung 95. Die nominelle Zugfestigkeit ohne Wasserstoff liegt
in der GK-WEZ-15s bei circa 850 MPa. Die maximale Festigkeitszunahme der Streckgrenze erfolgt bis
circa 820 MPa. Diese verbleibt unterhalb der maximalen Zugfestigkeit im wasserstofffreien Zustand.
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Der schraffierte Bereich zeigt auf, dass die Zugfestigkeit unter Wasserstoffeinfluss unmittelbar
degradiert wird, wodurch diese die Bruchfestigkeit darstellt. Dieses Werkstoffverhalten ist anlog zur
GK-WEZ-8s, vgl. Abbildung 89.
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Abbildung 95: Zugfestigkeit des S690QL GK-WEZ-15s in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration

Eine Betrachtung der Verdanderung der Zugfestigkeit in der rechten Darstellung (Abbildung 95)
offenbart eine Abweichung in der Stirke der Degradation. Die Wirkung des Wasserstoffs ist, wie
bereits im GWS erdrtert, nicht zwangslaufig mit einer Degradation verbunden. Die Verfestigung des
GWS Uber die Zunahme der Zugfestigkeit ist mit einer Degradation der VerformungskenngréfRen
(Bruchdehnung und Brucheinschniirung) Uberlagert. Der Werkstoff wird primér in seinem
Verférmungsvermogen geschadigt. Wie bereits erortert, verfestigt sich die GK-WEZ-15s weniger
stark im Vergleich zur niedrigen Abkihlzeit. Ausgehend von 850 MPa im wasserstofffreinen Zustand
der GK-WEZ-15s ist ein flacherer Abfall bis circa 3 ppm erkennbar. Mit steigender
Wasserstoffkonzentration oberhalb von 3 ppm zeichnet sich eine hohere Resistenz gegeniiber einer
Degradation ab. Die Abnahme der Zugfestigkeit ist in der GK-WEZ-15s bis zu einer gelGsten
Wasserstoffkonzentration von fast 6 ppm anndhernd linear fallend. Der Gefligestand der GK-WEZ-
15s des S690QL verfiugt noch Uber eine maximale Festigkeit von 800 MPa (Bruchfestigkeit).
Demgegeniber fallt die GK-WEZ-8s auf unter 700 MPa ab, siehe Abbildung 95 bzw. Abbildung 88.
Diese herabgesetzten mechanischen Eigenschaften sind duRerst kritisch zu bewerten, weil in der WEZ
lokal erhdhte Zugeigenspanunngen auftreten kdnnen. Grundsatzlich wird davon ausgegangen, dass
unabhdngig von der Werkstofffestigkeit, Eigenspannungen in Héhe der Streckgrenze auftreten.Die
Entstehung hoher lokaler Schweifeigenspannungen im Bereich der nominellen Streckgrenze und das
Absenken der Festigkeiten, insbesondere die maximale Zugfestigkeit, kann in Uberlagerung zu einer
risskritischen Situation fithren. An Ubergangsbereichen von SchweiRgut zur WEZ kénnen lokale
Eigenspannungsmaxima oberhalb der Streckgrenze auftreten [143]. Schropfer [75] fiihrt ebenfalls an,
dass eine ungiinstige Beanspruchung dann vorliegt, wenn die maximalen Quereigenspannungen in
der WEZ oder im Ubergangsbereich von SchweiRgut zur WEZ liegen. Grundlegend muss an dieser
Stelle aufgezeigt werden, dass die relative Degradation des Verformungsvermoégens (Bruchdehung
und Brucheinschnirung) im Vergleich zu den Festigkeiten deutlich starker ausgepragt ist.

Die Abbildung 96 zeigt den Zusammenhang des Verhalnisses aus Streckgrenze zur Zugfestigkeit mit
steigender Wasserstoffkonzentration in der GK-WEZ-15s des S690QL. Der Wert steigt vom
wasserstofffreien Zustand bis 2 ppm deutlich an. In einem Bereich von 2 ppm bis Gber 4 ppm steigt
das Verhiltnis auf 1 an.
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Abbildung 96: Verhdltnis aus Streckgrenze/Zugfestigkeit des S690QL GK-WEZ-15s in Abhdngigkeit der
Wasserstoffkonzentration mit kritischem Bereich (Abnahme der Dehngrenze unterhalb der Zugfestigkeit) und
Vergleich zur GK-WEZ 8s mit GWS (rechte Darstellung)

Der Zusammenfall der Zugfestigkeit mit der Streckgrenze ist bei circa 5,2 ppm erreicht. Die
plastischen Reserven sind komplett unterbunden und das Geflige ist vollstandig versprodet. Im
Vergleich zur GK-WEZ-8s ist ein leicht starkerer Anstieg zu verzeichnen. Dem folgt eine Abnahme des
Anstiegs und daraus abgeleitet kann die GK-WEZ-15s eine noch verbleibende Restplastizitat
vorweisen. Das Verhaltnis der GK-WEZ-8s steigt stetig bis zum Zusammenfall bei circa 4 ppm an. Der
GWS zeigt qualitativ einen dhnlichen Verlauf. Dieser ist zundchst charakterisiert durch einen Anstieg
des Verhéltnisses bis circa 1,5ppm. Eine weitere Zunahme der aufgenommenen
Wasserstoffkonzentration fuhrt zu keinem weiteren Anstieg des Verhiltnisses, siehe Abbildung 96.
Im Vergleich zur GK-WEZ wird im GWS kein Zusammenfall der Zugfestigkeit mit der Streckgrenze
beobachtet. Eine fiir diese Mikrostruktur stark schadigende Wasserstoffkonzentration wurde durch
die elektrochemische Wasserstoffbeladung nicht erreicht und ist darliber hinaus in der
schweiBtechnischen Fertigung nicht realistisch.

Die nachweislich leicht erhdhte plastische Reserve durch die Erhéhung der tg/s-Zeit von 8s auf 15s
zeichnet sich auch in der Bruchdehnung ab, siehe Abbildung 97.
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Abbildung 97: Bruchdehnung des S690QL GK-WEZ-15s in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration
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Im linken Diagramm sind beide GK-WEZ durch eine anfanglich starke Abnahme der Bruchdehnung
mit steigender Wasserstoffkonzentration gepragt. Im Bereich von circa 2 ppm ist die Bruchdehnung
von 8 bis 9 % ohne Wasserstoff auf unterhalb von 1 % gesunken. Der GWS ist von einer stetigen
Abnahme der Bruchdehnung mit steigender Wasserstoffkonzentration gepragt, wobei der Anstieg
kleiner ausfallt und die Bruchdehnung im Bereich von 2 bis 3 ppm deutlich erhéht ist. Die Analyse der
Bruchdehnung im niedrigen Bereich belegt die noch vorhandene Restreserve in der Bruchdehnung
der GK-WEZ-15s im Vergleich zu 8s, rechte Darstellung Abbildung 97. Im Bereich um 3 ppm féllt die
Bruchdehnung der GK-WEZ-8s komplett auf null. Die GK-WEZ-15s verzeichnet ein leicht erhohtes
Restniveau an Bruchdehnung im Bereich von 2 ppm bis 6 ppm. Schlussfolgernd fiihrt eine Anhebung
der tg/s-Zeit zu einer Erhohung der Bruchdehnung im vergiteten FKB.

Abgeleitet aus dem Kenntnisstand zeigt sich die unterschiedliche Wirkung des Wasserstoffs,
ausgehend von der Werkstoffklasse, auf die mechanischen Eigenschaften, bspw. auf die Festigkeiten
und die Bruchdehnung, und dariiber hinaus die starke Herabsetzung der Brucheinschniirung [88, 139,
271-273]. Die Abbildung 98 verdeutlicht die Unterschiede in der GK-WEZ mit unterschiedlicher tg/s-
Zeit im vergiteten FKB S690QL. Eine Verlagerung der Phasenanteile bei einer Erhohung der
Abkiihlzeit, wie im Kapitel 5.1 beschrieben, bewirkt im vergiiteten S690QL eine deutliche Anhebung
der Brucheinschniirung. Auffallend ist die nahezu deckungsgleiche Abnahme der Brucheinschniirung
in beiden GK-WEZ bis circa 2 ppm, linkes Diagramm in der Abbildung 98.
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Abbildung 98: Brucheinschniirung des S690QL GK-WEZ-15s in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration im
Vergleich zum GWS

Als Referenz zeigt auch hier das Geflige im GWS des S690QL eine nahezu lineare Abnahme der
Brucheinschniirung von knapp unterhalb von 80 % auf circa 45 % bis circa 6 ppm. Die Fahigkeit einer
Verformung der GK-WEZ-15s im Bereich der lokalen Einschniirung nach dem Uberwinden der
GleichmaRdehnung belegt das héhere Niveau der Brucheinschnirung von 2 ppm bis 5,5 ppm im
rechten Diagramm in der Abbildung 98. Ab einer Wasserstoffkonzentration von circa 5,5 ppm fallt
die Brucheinschniirung auf null ab. Demgegeniber verfiigt die GK-WEZ-8s ab circa 2,5 ppm lber
keine Brucheinschniirung mehr, weil das Geflige komplett versprodet ist.

Zusammengefasst zeigt sich das Werkstoffverhalten der GK-WEZ mit verschiedenen Abkiihlzeiten
bzw. Streckenenergie in der Abbildung 99 durch die Auswertung des HDI.

137



5 Ergebnisse und Diskussion

1004 .
R - - N
x /
S 804 g $690QL GK-WEZ 8s
£ . = $690QL GK-WEZ 155
s Y  S690QL GWS
S
S 60+ .
s g
g .
o d
% ’
o 404
s :
) /
$ 4
S o]
2> 204 .
/
/
/
0 T T T T T T d
0 1 2 3 4 5 6 7

Wasserstoffkonzentration in ppm

Abbildung 99: HDI (Hydrogen Degradation Index) des S690QL GK-WEZ-15s, -8s und GWS

Der komplett versprodete Werkstoffzustand in  der GK-WEZ-8 tritt bei einer
Wasserstoffkonzentration ab 2 ppm auf. Die Anhebung der Abkiihlzeit auf 15s und damit verbunden
eine Umverteilung der Phasenanteile von martensitisch zu bainitisch verschiebt die vollstandige
Versprodung auf circa 5,5 ppm. Der Bereich von 2 ppm bis 5 ppm ist durch eine geringe Reserve an
plastischem Verformungsvermogen gekennzeichnet. Unabhangig davon ist auch diese Mikrostruktur
von einer sehr hohen Werkstoffschadigung durch Wasserstoff gepragt, vgl. Abbildung 100. Die
Bruchflache des wasserstofffreien Zustands in der Abbildung 100 b) ist durch eine Vielzahl von
Gribchen charakterisiert, wodurch ein duktiler Bruch eintritt. Im Bereich der Einschliusse sind
ausgepragte tiefe Gribchen mit starker Verformung erkennbar. Die Abbildung 100 c) und d)
reprasentiert die Bruchflache bei einer Wasserstoffkonzentration von circa 2 ppm. Deutlich zu sehen
ist das Umschlagen des Bruchmodus zu einem transkristallinen Sprodbruch, Abbildung 100 f). Diese
Beobachtung deckt sich mit den Ergebnissen in der Arbeit von Zimmer [88]. Hinzu kommen Anteile
von Quasispaltbruchflaichen mit rauer Oberflache. Auffallend im Vergleich zur GK-WEZ mit 8s tg/s-
Abkuhlzeit in der Abbildung 93 ist der geringere Anteil von Sekundérrissen.
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Abbildung 100: Bruchfldche des $690QL GK-WEZ-15s, (a) und (b) ohne Wasserstoff, (c) und (d) mit 2,04 ppm, (e)
und (f) mit 5,1 ppm

$690QL FK-WEZ

Im Abschnitt 5.2.2.1 wurden die Einflisse des Schweill-Temperatur-Zyklus einer FK-WEZ auf die
mechanischen Eigenschaften im Unterschied zur GK-WEZ dargelegt und diskutiert. Auf Basis dieser
Zusammenhdnge wird in diesem Abschnitt die Wirkung des Wasserstoffs auf die FK-WEZ des S690QL
erdrtert.

In der Abbildung 101 ist der Einfluss des Wasserstoffs auf die Streckgrenze in der FK-WEZ des S690QL
dargestellt. Die FK-WEZ des S690QL wurde ausschlieBlich mit der niedrigen ts/s-Abkuhlzeit simuliert.
Der Effekt des Wasserstoffs auf die Streckgrenze ist charakterisiert durch einen leichten Anstieg von
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755 MPa (ohne Wasserstoff) auf circa 770 MPa im Bereich von 7 ppm. Im rechten Diagramm in der
Abbildung 101 ist im Vergleich zur GK-WEZ erkennbar, dass die FK-WEZ gegeniiber der GK-WEZ eine
Loslichkeitszunahme verzeichnet. Im Kapitel O wird naher auf die Auswirkungen der Mikrostrukturen
auf die Wasserstoffloslichkeit eingegangen.
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Abbildung 101: Streckgrenze des S690QL FK-WEZ-8s in Abhéngigkeit der Wasserstoffkonzentration

Weiterhin zeigt die FK-WEZ im Vergleich zur GK-WEZ eine stetige Zunahme der Streckgrenze bzw.
Verfestigung bis oberhalb von 7 ppm. Wie bereits dargelegt ist die GK-WEZ sowohl mit 8s als auch
mit 15s Abkuhlzeit von einer zum Teil erheblichen Abnahme gepragt.

Die Wirkung des Wasserstoffs auf die Zugfestigkeit der FK-WEZ des S690QL ist in der Abbildung 102
zusammengefasst. Im Gegensatz zum Effekt der Streckgrenzenzunahme (Verfestigung) erfahrt die
Zugfestigkeit eine direkte Abnahme mit steigender Wasserstoffkonzentration. Dieser
Zusammenhang ist im Vergleich zur GK-WEZ-8s weniger stark ausgepragt, siehe rechte Darstellung
in der Abbildung 102. Unter der Voraussetzung der zugrundeliegenden analogen Parameter fir die
schweiBsimulierte WEZ, bspw. die gleiche tg/s-Abkiihlzeit von 8s, kann angenommen werden, dass
sich ein feinkdrnigeres Geflige positiv bezlglich einer hoheren Resistenz gegenilber einer
Degradation der mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff auswirkt.
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Abbildung 102: Zugfestigkeit des S690QL FK-WEZ-8s in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration
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Das Verhaltnis der Festigkeiten in der Abbildung 103 zeigt einen starken Anstieg auf Gber 0,96 bei
circa 3 ppm Wasserstoff. Dem folgt ein nahezu konstantes Verhaltnis zischen 0,96 und 0,98 bis circa
6 ppm. Eine weitere Zunahme der Wasserstoffkonzentration auf iber 7 ppm lasst das Verhaltnis in
Richtung 1 anwachsen. Im Vergleich zur GK-WEZ (rechte Darstellung, Abbildung 103) verbleibt das
Festigkeitsverhaltnis der FK-WEZ, sowohl mit 8s als auch mit 15s, unterhalb des Wertes der GK-WEZ.
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Abbildung 103: Verhdltnis aus Streckgrenze/Zugfestigkeit des S690QL FK-WEZ-8s in Abhdngigkeit der
Wasserstoffkonzentration

Es lasst sich aus den vorangestellten Untersuchungen festhalten, dass die FK-WEZ mit einer tgs-Zeit
von 8s ein analog aufhartet bzw. eine dhnliche Phasenverteilung im Vergleich zur GK-WEZ vorweist
(vgl. Abbildung 66 und Abbildung 68). Aus diesem Kontext kann geschlussfolgert werden, dass das
feinkérnigere Geflige bei Ubertragbarer Phasenausbildung (analoge Abkulhlbedingungen) tiber ein
hoheres Verformungsvermogen bei gleicher Wasserstoffkonzentration verfiigt.

Die Bruchdehnung in der Abbildung 104 verdeutlicht die hohere Plastifizierung in der FK-WEZ unter
der Wirkung von Wasserstoff. Grundsatzlich ist aus metallurgischer Sicht anzumerken, dass eine
Abnahme der KorngroBe zum einen die Festigkeit erhoht und zum anderen als einziger
festigkeitssteigernder Mechanismus auch die VerformungsgrofRen erhéht.
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Abbildung 104: Bruchdehnung des S690QL FK-WEZ-8s in Abhédngigkeit der Wasserstoffkonzentration
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Dieser Effekt spiegelt sich auch in den wasserstofffreien Gefligestrukturen wider. Die FK-WEZ-8s
verfugt tber eine hohere Bruchdehnung von tiber 10 % im Vergleich zur GK-WEZ mit circa 8 bis 9 %
ohne Wasserstoff (rechte Darstellung in der Abbildung 104).Ein weiterer Effekt ist die Verschiebung
der deutlichen anfanglichen Abnahme der Bruchdehnung bei niedriger Wasserstoffkonzentration,
siehe Abbildung 104 (rechtes Diagramm). Die beiden GK-WEZ werden bereits bei 2 bis 2,5 ppm
Wasserstoff signifikant degradiert. Im Fall der FK-WEZ-8s sind es circa 3 ppm. Das Niveau der
Bruchdehnung in der FK-WEZ liegt mit steigender Wasserstoffkonzentration stets oberhalb der GK-
WEZ, siehe Abbildung 104.

Die Analyse der Brucheinschniirung der FK-WEZ-8s zeigt im Vergleich zur Bruchdehnung eine starkere
Wirkung des aufgenommenen Wasserstoffes auf die Degradation, siehe Abbildung 105. Wie zu
erwarten fallt die Brucheinschnirung mit steigender Wasserstoffkonzentration deutlich ab.
Gegeniber der Bruchdehnung sinkt die Brucheinschniirung auf 0 % und stellt einen kompletten
Verlust der Duktilitdit dar. Es ist anzunehmen, dass die Wirkung des Wasserstoffs auf die
Brucheinschniirung weniger stark von der KorngroBe abhangt, sondern vielmehr durch andere
Faktoren z.B. die Phasenanteile, Versetzungen und andere Imperfektionen, bestimmt wird. Sowohl
die FK-WEZ-8s als auch die GK-WEZ-8s verfiigen ab einer Wasserstoffkonzentration von circa 2,2 bzw.
3 ppm Uber keine Brucheinschniirung mehr. Die Erhdhung der tg/s-Zeit auf 15s in der GK-WEZ erzielt
eine Anhebung der Brucheinschniirung bis zu einer Konzentration von circa 5,5 ppm, siehe Abbildung
105 (rechts).
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Abbildung 105: Brucheinschniirung des $690QL FK-WEZ-8s im Vergleich zum GWS in Abhédngigkeit der
Wasserstoffkonzentration

Der Vergleich zur GK-WEZ mit einer Abkiihlzeit von 8s deutet auf eine Abhangigkeit der
Brucheinschniirung von der tg/s-Zeit hin. Abgeleitet aus dem Kenntnisstand (2.3) und wie in [139]
anhand von Druckbehalterstdahlen untersucht konnte qualitativ dieser Effekt bestatigt werden.

In der Abbildung 106 ist der HDI der FK-WEZ-8s des S690QL dargestellt. Wasserstoffkonzentrationen
oberhalb von 3 ppm fiihren zum vollstandigen Verlust des Verformungsvermégens.

142 BAM-Dissertationsreihe



5 Ergebnisse und Diskussion

100 o E----m 1004 | voom----m

80+ i = S690QL FK-WEZ 8s
g * S690QL GWS
4 $690QL GK-WEZ 8s
’ v $690QL GK-WEZ 15s

80 / = $690QL FK-WEZ 8s
604 / 60+ "

404 . 40 4 S

Hydrogen degradation index
Hydrogen degradation index

204 204 [

0 T T T T T T T 1 0 T T T T T T

o 1 2 3 4 5 & 7 8 0 1 2 3 4 5 6 71 8

Wasserstoffkonzentration in ppm Wasserstoffkonzentration in ppm

Abbildung 106: HDI (Hydrogen Degradation Index) des S690QL FK-WEZ-8s

Im Vergleich (Abbildung 106, rechts) zeigt sich, dass die signifikante Abnahme des
Verformungsvermogens durch den starken Anstieg des HDI auf 100 zu einer hdéheren
Wasserstoffkonzentration auf circa 3 ppm verschoben ist. Das Geflige der FK-WEZ mit niedriger tg/s-
Abkihlzeit des S690QL unterliegt einem nahezu dhnlich hohen Potential einer starken Degradation
der mechanischen Eigenschaften wie die GK-WEZ mit niedriger tg/s-Zeit.

Die Abbildung 107 zeigt die Veranderung des Bruchmodus von einer duktil gepragten Bruchflache in
b) zu einem hohen Anteil von Quasispaltbruch in d), welche durch eine raue Oberfliche
gekennzeichnet ist. Eine Zunahme der Wasserstoffkonzentration auf Giber 5 ppm in Abbildung 107 f)
flhrt zu einem transkristallinen Sprédbruch mit glatter Flache.
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Abbildung 107: Bruchfldche des S690QL FK-WEZ-8s, (a) und (b) ohne Wasserstoff, (c) und (d) mit 3,19 ppm, (e) und
(f) mit 5,79 ppm

Deutlich wird in diesem Zusammenhang im Vergleich der Bruchflachen in Abbildung 93 f) und
Abbildung 107 f) die Wirkung des aufgenommenen Wasserstoffs in Abhangigkeit der KorngréRe der
FK-WEZ gegeniiber der GK-WEZ bei gleicher phasenbestimmender tg/s-Zeit von 8s. Im Fall der GK-
WEZ ist der interkristalline Sprodbruch dominierend, hingegen in der FK-WEZ der transkristalline
Sprodbruch vorherrscht. In beiden Fallen liegt eine erhebliche Degradation der mechanischen
Eigenschaften vor, wodurch ein sprodbruchartiges Versagen eintritt.
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S$700MC GK-WEZ-8s

Im Kapitel 5.2.2.1 wurden die Unterschiede zu den mechanischen Eigenschaften in der WEZ des
S700MC zum S690QL ohne Wasserstoff erortert. Die folgenden Abschnitte zeigen nun die
Verdanderung der mechanischen Eigenschaften in der WEZ des thermomechanisch hergestellten
S700MC unter der Wirkung des aufgenommenen Wasserstoffs auf.

In der Abbildung 108 ist der Effekt des Wasserstoffs auf die Streckgrenze in der GK-WEZ des S700MC
mit einer tg/s-Abkiihlzeit von 8s dargestellt. Es zeichnet sich eine leichte Zunahme der Streckgrenze
mit steigender Wasserstoffkonzentration ab. Wie bereits in 5.2.2.1 geschildert, werden die
festigkeitssteigernden Mechanismen im GWS durch den Warmeeintrag teilweise aufgehoben und die
resultierende Streckgrenze fallt deutlich ab.
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Abbildung 108: Streckgrenze des S700MC GK-WEZ-8s in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration

Aus dem Vergleich mit der GK-WEZ-8s des S690QL und dem GWS des S700MC geht ein qualitativ
dhnlicher Anstieg der Verfestigung hervor, siehe Abbildung 108 (rechts). Gegentiber der GK-WEZ-8s
des S690QL nimmt die Streckgrenze des S700MC-GK-WEZ-8s kontinuierlich bis circa 4,5 ppm
Wasserstoff zu. Die GK-WEZ-8s des S690QL unterliegt, wie bereits erortert, bis circa 3 ppm einer
Verfestigung, gefolgt von einer deutlichen Abnahme.

Die Auswertung der maximalen Zugfestigkeit der GK-WEZ-8s des S700MC in der Abbildung 109
deutet auf einen geringen Anstieg der Zugfestigkeit bis circa 3,5 ppm hin. Ein Anstieg der
Wasserstoffkonzentration auf tber 4,5 ppm fiihrt zur Abnahme der Zugfestigkeit um mehr als
100 MPa.
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Abbildung 109: Zugfestigkeit des S700MC GK-WEZ-8s in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration

Im rechten Diagramm in Abbildung 109 zeigt sich das anndhernd gleiche Niveau der Zugfestigkeit in
der GK-WEZ-8s gegeniiber dem GWS des S7T00MC. Beide Gefiige sind von einem leichten Anstieg bis
knapp 4 ppm gepragt. Analog zur GK-WEZ-8s des S690QL fallen beide WEZ in der Zugfestigkeit mit
steigender Wasserstoffkonzentration deutlich ab. Bei der Gegeniiberstellung wird jedoch deutlich,
dass die GK-WEZ-8s des vergiiteten S690QL mit steigender Wasserstoffkonzentration unmittelbar
von einer Abnahme der maximalen Zugfestigkeit gepragt ist. Der Werkstoff wird in seiner Duktilitdt
sehr stark degradiert, bis hin zum vollstandigen Duktilitatsverlust, wodurch die Zugfestigkeit mit der
Streckgrenze zusammenfallt bzw. auch unterhalb der nominellen Streckgrenze abfillt.

Die Effekte des Wasserstoffs sowohl auf die Streckgrenze als auch auf die Zugfestigkeit hdangen
einerseits von der Gefligestruktur und andererseits von der Wasserstoffaufnahme ab. Diese
Ergebnisse stimmen mit den Untersuchungen Nanninga et al. [274] Uberein. Woraus ebenfalls
hervorgeht, dass diese erdrterten Effekte des Wasserstoffs auf die Streckgrenze bzw. Zugfestigkeit
zusatzlich durch die Wasserstoffbeladungsmethode beeinflusst sind. Neben der in dieser Arbeit
eingesetzten elektrochemischen Wasserstoffbeladung ist die Aufnahme aus der Gasphase unter
einem hohen Druck eine weitere Moglichkeit. Die Beladung aus der Gasphase unter Druck fiihrt
haufig zu keinem nennenswerten Einfluss auf die Streckgrenze bzw. auf die Zugfestigkeit [274].
Nachweislich fuhrt die elektrochemische Beladung zu einer deutlich héheren aufgenommenen
Wasserstoffkonzentration, vergleichbar wahrend einer schweiBtechnischen Verarbeitung,
gegenliber einer Wasserstoffbeladung aus der Gasphase unter Druck [275]. Die hohere
Konzentration durch die elektrochemische Beladung fiihrt zu einem hardening, hingegen die
niedrigere Konzentration durch die Beladung aus der Gasphase ein softening induziert. Es kann
geschlussfolgert werden, dass die Wirkung des Wasserstoffs aus der Gasphasenbeladung aufgrund
deutlich niedrigerer aufgenommener Wasserstoffkonzentration nicht ausreichend fir eine
verfestigende Wirkung ist. Diese Darstellung bietet einen Erklarungsansatz, dass haufig kein Einfluss
auf die Streckgrenze bzw. Zugfestigkeit durch eine Beladung aus der Gasphase detektierbar ist [274].
Ein wichtiger Zusammenhang ist, dass nicht die Methode der Wasserstoffbeladung selbst zu einem
signifikanten Unterschied in der Art des Wasserstofftraps fihrt, sondern lediglich die aufgenommene
Wasserstoffmenge beeinflusst wird [275]. Es ist vorstellbar, unter der Annahme, dass zum einen
zuerst die tieferen Traps besetzt werden und zum anderen nur der Wasserstoffanteil, welcher ein
Uberschuss nach der Belegung der tieferen Traps darstellt, die schwiacheren Trapps einnehmen kann
und deswegen die Beladung aus der Gasphase nicht alle Traps, sondern bevorzugt die tiefen Traps
belegt. Die Anwendung der elektrochemischen Beladung stellt somit die maximale
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Wasserstoffmenge bereit, wodurch tiefe Traps besetzt werden kénnen und dariiber hinaus werden
zusatzlich noch die schwacheren Traps eingenommen [134]. Abgeleitet aus dem Kenntnisstand in
2.4.2 zahlen Versetzungen primar zu den Traps geringer bis mittlerer Aktivierungsenergie, siehe
Tabelle 3. Dadurch kann der hohere Anteil an Wasserstoff, welcher durch die elektrochemische
Beladung generiert wird, starker mit den Versetzungen in den verschiedenen Gefligestrukturen des
$690QL bzw. S700MC interagieren, wodurch wiederum eine Verdnderung (bspw. Verfestigung)
eintreten kann. Die verschiedene Wirkung (Zunahme oder Abnahme) auf die Streckgrenze bzw.
Zugfestigkeit wird durch die unterschiedlich hohe Versetzungsdichte in den einzelnen
Gefugestrukturen (GWS, FK-/GK-WEZ) verursacht.
Eine Wasserstoffkonzentration von circa 4,5 ppm kann zum Zusammenfall der Zugfestigkeit mit der
Streckgrenze fiihren und wird (iber das Verhaltnis der Festigkeiten in der Abbildung 110 untermauert.
Der Vergleich beider GK-WEZ-8s im rechten Diagramm in der Abbildung 110 belegt zunachst einen
vergleichsweisen niedrigen Zuwachs des Verhaltnisses in der GK-WEZ-8s des S700MC bis zu einer
Wasserstoffkonzentration von knapp tber 3 ppm. Die Erhéhung der Konzentration fiihrt zu einem
signifikanten Anstieg des Verhaltnisses in Richtung Zusammenfall der Zugfestigkeit mit der
Streckgrenze. Dieser werkstoffabhangige bzw. gefligeabhangige Wasserstoffkonzentration fiihrt zu
einer Herabsetzung der Duktilitdt gegen Null bis hin zu einem Versagen bereits unterhalb von R bzw.
Rpo,2. Erwdhnt sei an dieser Stelle, dass eine ingenieursmaRige Auslegung und Dimensionierung einer
Konstruktion typischerweise bis zur Streckgrenze vorgenommen werden. Auch die Implementierung
von Sicherheitsbeiwerten kann das hohe Risiko eines Bauteilversagens durch eine Degradation des
Werkstoffs bzw. SchweiBnahtgefiiges aufgrund eines Zusammenfalls der Zugfestigkeit und
Streckgrenze bei den in der Abbildung 110 abgetragenen Wasserstoffkonzentrationen nicht ganzlich
ausschlieBen. Wahrend einer schweilRtechnischen Fertigung und auch im spateren Betrieb bei einer
etwaigen Uberbeanspruchung ist dieses Werkstoffverhalten in der GK-WEZ-8s wihrend einer
Interaktion mit den dargestellten Wasserstoffkonzentrationen als folgenschwer einzustufen.
Die Charakteristik der GK-WEZ-8s des S7T00MC, offensichtlich zweigeteilt, belegt eine weniger starke
Abnahme des Verformungsvermogens der GK-WEZ des S700MC im Bereich um 3 ppm im Vergleich
zum S690QL. Eine steigende Wasserstoffkonzentration Uber 3 ppm fiihrt zu einem erheblichen
Anstieg der Abnahme des Verformungsvermogens der GK-WEZ-8s des S7T00MC. Dieses progressive
Antwortverhalten der GK-WEZ-8s des S700MC bietet bis circa 3,5 ppm einen erheblichen
Sicherheitsgewinn gegentiber einer signifikanten Abnahme des Verformungsvermégens.
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Abbildung 110: Verhdltnis aus Streckgrenze/Zugfestigkeit in Abhéngigkeit der Wasserstoffkonzentration
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Dadurch ist bei einer moglichen kurzzeitigen Uberbeanspruchung im Betrieb eine gréRere Reserve
bei einer vorliegenden Wasserstoffkonzentration bis knapp 4 ppm gegeniiber einem Versagen
gegeben. Hierdurch bietet der thermomechanisch hergestellte FKB eine erheblich hohere Resistenz
gegenliber einer Abnahme des Verformungsvermdégens im Vergleich zum vergiitetet hergestellten
FKB.

Die Vergleichsweise hohe Widerstandsfahigkeit gegeniiber einer Degradation des
Verformungsvermdogen ist auch durch die geringere Abnahme der Bruchdehnung bzw. -einschniirung
in der Abbildung 111 dargestellt. Eine Wasserstoffkonzentration von circa 3 ppm setzt die
Bruchdehnung der GK-WEZ-8s des S700MC von dem Ausgangsniveau um 13 % auf circa 8 % herab.
Demgegeniiber fillt die Bruchdehnung der GK-WEZ-8s des S690QL nahezu um 100 % bei 3 ppm
Wasserstoff.
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Abbildung 111: Bruchdehnung (links) und Brucheinschniirung (rechts) des S700MC GK-WEZ-8s in Abhdngigkeit der
Wasserstoffkonzentration

Deutlich kristallisiert sich die schadigende Wirkung des Wasserstoffs in der GK-WEZ mit 8s anhand
der Brucheinschnlrung heraus. Prinzipiell ldsst sich in beiden GK-WEZ-8s anhand der
Brucheinschnirung (Abbildung 111, rechtes Diagramm) eine Grenzkonzentration an Wasserstoff
ableiten, wodurch die Brucheinschniirung komplett auf 0 abfallt. Auf Basis dieser Grenzwerte von
circa 2,2 ppm bzw. circa 3,2 ppm toleriert die GK-WEZ-8s des S700MC bis zu 1 ppm mehr Wasserstoff
im Vergleich zur GK-WEZ-8 des S690QL. Abgeleitet aus den Zusammenhdngen zur
Brucheinschniirung zeigt der HDI in der Abbildung 112 einen vergleichsweisen niedrigen Anstieg in
der GK-WEZ-8s des S700MC bis zu einer Wasserstoffkonzentration von circa 3 ppm. Der
Versprodungswert steigt auf circa 40 %. Als kritisch zu bewerten ist die progressive Charakteristik der
GK-WEZ-8s des S700MC mit dem stark zunehmenden Anstieg des HDI oberhalb von 3 ppm
Wasserstoff. Der HDI der GK-WEZ-8s des S690QL ist bereits knapp tber 2 ppm auf 100 % angestiegen.
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Abbildung 112: HDI (Hydrogen Degradation Index) des S700MC GK-WEZ-8s und GWS

Die Analyse der Bruchflache des S700MC-GK-WEZ 8s im wasserstofffreien Zustand ist charakterisiert
durch zahlreiche tiefe Gribchen, siehe Abbildung 113 b). Dominat ist auch an dieser Stelle der
Prozess der MVC an Ausscheidungen. Das Resultat ist ein duktiler Bruch mit einer vergleichsweisen
guten Verformungsfahigkeit, vgl. Abbildung 113 a), c) und e). Dieser Uberwiegende Prozess der
Microvoid-Coalescence wird durch Nagao et al. [276] anhand von Bruchflachenanalysen in einem Ti-
legierten kohlenstoffarmen hoherfesten Stahl ebenfalls bestatigt.
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Abbildung 113: Bruchfliche des S700MC GK-WEZ-8s, (a) und (b) ohne Wasserstoff, (c) und (d) mit 2,96 ppm, (e)
und (f) mit 3,59 ppm

Eine Zunahme der aufgenommenen Wasserstoffkonzentration auf circa 3 ppm dufert sich zum einen
in deutlich flacheren Griibchen mit noch einem duktilem Bruchmodus und zum anderen sind partielle
Quasispaltbruchflachen an Einschlissen zu erkennen, siehe Abbildung 113 d). Der harte Anstieg des
Versprodungsindexes oberhalb von 3 ppm (Abbildung 112) spiegelt sich am deutlichen Wechsel der
Bruchflache in der Abbildung 113 f) wider. Dominiert wird das Bruchbild der GK-WEZ-8s des S700MC
bei einer Wasserstoffkonzentrationen von knapp 3,6 ppm vom Quasispaltbruch (raue Oberflache)
und von Quasispaltbruchflachen im Bereich der Ausscheidungen. Leichte Anteile von MVC sicnd
ebenfalls ableitbar. Diese charakterliche Bruchoberflache aus Quasispaltbruch mit duktilen Anteilen
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von MVC wird auch durch die Autoren in [276] unter der Wirkung von Wasserstoff nachgewiesen.
Die Dominanz der wasserstoffunterstiitzten Quasispaltbriiche nimmt nach Auswertung der Autoren
[276] mit dem Wasserstoffgehalt zu, analog zur Abbildung 113 d) bzw. f). Begleiterscheinungen
kéonnen vereinzelt sekunddare Risse sein, siehe Abbildung 113 f). Anzeichen auf duktile Vorgange sind
die feinen Furchen und Sekundarrisse auf den Quasispaltbruchflachen.

Von den Autoren [276] wird angemerkt, dass sowohl flache als auch die Quasispaltbruchflachen
Hinweise auf duktile Prozesse mit feinen Furchen (gezahnte Markierungen) und Sekundarrissen
zeigen. Zum derzeitigen Kenntnisstand ist es nicht eindeutig geklart, ob diese Sekundarisse einen
Hinweis darauf geben, dass plastische Prozesse ein integraler Bestandteil der Werkstoffschadigung
durch Wasserstoff (Versprodung) sind oder lediglich eine Folge des endglltigen Restbruches [270].

S$700MC GK-WEZ-15s

Die im Kapitel 5.2.2.1 diskutierten Effekte im wasserstofffreien Zustand zum Einfluss einer Anhebung
der ts/s-Abkuhlzeit auf 15s auf die Gefugestruktur in der WEZ des S700MC zeigen deutliche
Unterschiede in den mechanisch technologischen Eigenschaften. Dem Uberlagert ist in der Abbildung
114 die Wirkung des aufgenommenen Wasserstoffs auf die Festigkeiten in der GK-WEZ-15s des
S700MC dargestellt. Deutlich nachweisbar ist die Streckgrenzenzunahme bis circa 6 ppm, siehe
Abbildung 114 (links).
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Abbildung 114: Streckgrenze (links) und Zugfestigkeit (rechts) des S700MC GK-WEZ-15s in Abhdngigkeit der
Wasserstoffkonzentration

Im Vergleich zur Streckgrenze erhoht sich das Niveau der Zugfestigkeit ebenfalls bis 4 ppm leicht,
siehe Abbildung 114 (rechts). Qualitativ ist dieses Verhalten analog zur niedrigen tg/s-Zeit. Ein Anstieg
der Wasserstoffkonzentration Uber 4 ppm flihrt zu einer deutlich geringeren Degradation der
Zugfestigkeit in der GK-WEZ mit 15s tg/s-Zeit.

Der Wasserstoffeinfluss auf die Streckgrenze bzw. Zugfestigkeit spiegelt sich auch im Verhaltnis aus
den Festigkeiten in der Abbildung 115 wider. Ein qualitativ dhnliches Verhalten ist in beiden GK-WEZ
bis 3 ppm Wasserstoff zu verzeichnen. Eine weitere Zunahme der Wasserstoffkonzentration lasst das
Festigkeitsverhaltnis der GK-WEZ-15s deutlich flacher ansteigen und infolgedessen nimmt das
Verformungsvermdgen weniger stark ab. Eine wesentliche Aussage ist, dass der Zusammenfall der
Zugfestigkeit mit der Streckgrenze bis zu einer Konzentration von fast 6 ppm in der GK-WEZ-15s nicht
stattfindet. Hingegen die GK-WEZ-8s bereits den Zusammenfall bei circa 4,5 ppm vorweist. Somit
stehen deutlich héhere Reserven bei einer Uberbeanspruchung bei einer Anhebung der tg/s-Zeit von
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8s auf 15s in der GK-WEZ des S700MC zur Verfligung. Dieser Zusammenhang ist im Vergleich zur GK-
WEZ des S690QL von grundlegender Bedeutung, weil die Anhebung der tg/s-Zeit von 8s auf 15s den
Zusammenfall der Festigkeiten bzw. die Versprodung des S690QL nicht verhindert, vgl. Abbildung 96.

1,004 o -® 24+
® S700MC GK-WEZ8s 4 S700MC GWS
0,984 & ' B
= S700MC GK-WEZ 155 | 21 o, S690QL GWS
0,961 ! R = S700MC GK-WEZ 15s
: X 184 A ¢ S700MC GK-WEZ 8s
o 9947 ; £ $690QL GK-WEZ 8s
o 0,92 : 2 5% $690QL GK-WEZ 155
@2 ! £ RN
S 0,90 3 S 124 Rt
e £ ] - ~
© ! . - S Seg
£ 0,88+ ‘ . £ o] e
5] / X S )
> 0,86 ¢ o 2N
Y . 6 *
0,844 T - v S
T e 3] LY
08241 ---"" Yo RN
.0 8...p R TG
0,80 T T T T T T 1 0 T T T ? T T 1
0 1 2 3 4 5 6 7 0 1 2 3 4 5 6 7
Wasserstoffkonzentration in ppm Wasserstoffkonzentration in ppm

Abbildung 115: Verhdltnis aus Streckgrenze/Zugfestigkeit (links) und Bruchdehnung (rechts) des S700MC GK-WEZ-
15s in Abhédingigkeit der Wasserstoffkonzentration

Die Bruchdehnung der GK-WEZ-15s in der Abbildung 115 wird ebenfalls wesentlich geringer
degradiert im Vergleich zur GK-WEZ-8s. Zusatzlich verfligt die GK-WEZ-15s oberhalb 5 ppm Uber eine
hohere Restbruchdehung von circa 2 %. Die Abnahme der Bruchdehnung der WEZ des S700MC ist
qualitativ ahnlich zum GWS. Demgegeniber erfahrt die Bruchdehnung der WEZ des S690QL eine
deutlich starkere Degradation gegenliber dem GWS.

Die Auswirkung des Wasserstoffs in der GK-WEZ-15s des S700MC auf die Brucheinschniirung ist in
der Abbildung 116 dargestellt. Beide WEZ des S700MC weisen bis knapp 3 ppm Wasserstoff eine
qualitativ dhnliche Abnahme der Brucheinschniirung auf. Daruber fillt die Bruchdehnung mit 15s tg/s-
weniger stark ab. Deutlich zu sehen ist die noch vorhandene Brucheinschniirung bei 4 ppm bis zu
einer Konzentration von tiber 5,5 ppm.
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Abbildung 116: Brucheinschniirung (links) und HDI (Hydrogen Degradation Index, rechts) des S700MC GK-WEZ-15s
in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration
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Daraus abgeleitet zeigt sich, dass der Versprodungsindex in der GK-WEZ-15s im Vergleich zur
niedrigen tg/s-Zeit flacher ansteigt. Aus dem HDI geht deutlich hervor, dass die GK-WEZ-15s bis fast
6 ppm noch nicht komplett versprodet ist. Demgegeniber ist das plastisches
Restverformungsvermoégen in der GK-WEZ-8s ab 3 ppm vollstandig aufgebraucht. Diese Unterschiede
in der Zunahme der tg/s-Abkiihlzeit von 8s auf 15s manifestieren sich auch in den Bruchflachen,
Abbildung 117. Analog zur niedrigen ts/s-Abklhlzeit ist der wasserstofffreie Zustand in a) bzw. b)
durch eine starke Struktur von tiefen Waben gepragt. Ebenfalls zu erkennen ist die ausgepragte MVC
an den Ausscheidungen.

— 0 ey i g - - : S

Abbildung 117: Bruchfldche des S700MC GK-WEZ-15s, (a) und (b) ohne Wasserstoff, (c) und (d) mit 3,14 ppm, (e)
und (f) mit 4,53 ppm
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Anhand der Bruchflachen ldsst sich im Vergleich zur GK-WEZ-8s (Abbildung 116) ein hoheres
Gesamtverformungsvermoégen in der GK-WEZ-15s ableiten. Die zunehmende Degradation der
mechanisch-technologischen Eigenschaften zeigen die Bruchflachen c¢) bzw. d) in der Abbildung 117
durch die signifikant flacher werdenden Griibchen bei circa 3 ppm. Das Verhaltnis zwischen der Tiefe
und der Flachen der Griibchen verandert sich deutlich gegeniiber dem wasserstofffreien Zustand. Die
Bruchflachen in Abbildung 117 d) belegt die noch vorhandene Restduktilitdt bis 3 ppm, vgl. HDI
Abbildung 116.

Die Abbildung 117 e) und f) deuten auf eine stark gestiegene Degradation der mechanischen
Eigenschaften durch eine Zunahme von Quasispaltbruchflachen bei einer Wasserstoffkonzentration
von circa 4,5 ppm hin. Die Bruchfldche ist deutlich gepragt von noch verbleibenden duktilen Anteilen
(Griibchen), von Quasispaltbruchflichen und einer Uberlagerung von Quasispaltbruchzonen im
Bereich der Ausscheidungen mit rauer Oberflache. Der Bruchmodus ist gepragt durch einen Mix von
duktilem Bruch und Quasispaltbruch, woraus sich die resultierende Restduktilitat ableiten Iasst.

S$700MC FK-WEZ-8s

Die Wirkung des Wasserstoffs auf die Festigkeiten der FK-WEZ mit 8s tg/s-Abkihlzeit des S700MC ist
in der Abbildung 118 dargestellt. Das linke Diagramm belegt stetige Zunahme der Streckgrenze mit
steigender Wasserstoffkonzentration bis fast 7 ppm. Gegenibergestellt im rechten Diagramm steigt
die Zugfestigkeit der FK-WEZ-8s des S700MC nur unwesentlich an. Im Vergleich beider WEZ mit
konstanter tg/s-Abkihlzeit zeichnet sich eine direkte Abhdngigkeit von der KorngréBe ab. Die GK-
WEZ-8s unterliegt oberhalb von 3,5 ppm einer deutlichen Degradation.
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Abbildung 118: Streckgrenze (links) und Zugfestigkeit (rechts) des S700MC FK-WEZ-8s in Abhdngigkeit der
Wasserstoffkonzentration

Eine Abnahme der KorngroRe erhoht den Widerstand gegeniiber einer Degradation der
mechanischen Eigenschaften, sodass die Werkstoffschadigung minimiert werden kann.

Dieses Werkstoffverhalten beeinflusst erheblich die Veranderung des Festigkeitsverhaltnisses in
Abhangigkeit der Wasserstoffkonzentration in Abbildung 119. Die wesentliche Aussage ist, dass ein
Zusammenfall der Zugfestigkeit mit der Streckgrenze, wie im Fall der GK-WEZ-8s, in der FK-WEZ-8s
nicht eintritt. Im Vergleich zur FK-WEZ-8s des S690QL in der Abbildung 103, worin sich das Verhaltnis
deutlich gegen Wert 1 bei circa 7 ppm anndahert, verfiigt die FK-WEZ-8s des S700MC Uber erheblich
hohere Reserven gegeniiber einer deutlichen Degradation. Weiterhin verdeutlicht das rechte
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5 Ergebnisse und Diskussion

Diagramm in der Abbildung 119 die hohere Resistenz durch eine vergleichsweise gute Bruchdehnung

von circa 7 % bei fast 7 ppm Wasserstoff.
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Abbildung 119: Verhdltnis aus Streckgrenze/Zugfestigkeit (links) und Bruchdehnung (rechts) des S700MC FK-WEZ-
8s in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration

Auch in diesem Fall wirkt sich die relativ niedrige KorngréRBe in der FK-WEZ-8s, weil das
Kornwachstums durch die stabilen MX-phasen bis 1100 °C in der FK-WEZ minimiert wird, positiv aus.
Ein hohes Niveau an verbleibender Brucheinschnirung von knapp 30 % wird auch oberhalb von
4 ppm bis circa 7 ppm Wasserstoff in der der FK-WEZ-8s des S700MC erreicht, siehe Abbildung 120.
Im Vergleich zur GK-WEZ-8s, welche bei circa 3 ppm komplett auf einen Wert 0 degradiert wird,
verfugt die FK-WEZ-8s noch Uber ausreichende Reserven fiir eine Plastifizierung unter der Wirkung

von Wasserstoff.
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Abbildung 120: Brucheinschniirung (links) und HDI (Hydrogen Degradation Index, rechts) des S700MC FK-WEZ-8s
in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration

Zusammengefasst in Form des HDI im rechten Diagramm in der Abbildung 120 zeigt sich zunéachst ein
qualitativ ahnlicher Anstieg des HDI auf 40 % bis zu einer Wasserstoffkonzentration von circa 3 ppm.
In der FK-WEZ-8s steigt dieser Index auf Gber 60 % und verharrt auf diesem Niveau bis zu einer
Konzentration von knapp 7 ppm. Demgegeniiber steigt der Index in der GK-WEZ-8s des S700MC ab
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5 Ergebnisse und Diskussion

circa 3 ppm signifikant auf 100 % an und erreicht einen Zustand des kompletten Verlusts des
Verformungsvermogens.

In der Bruchflache der FK-WEZ-8s im wasserstofffreien Zustand des S700MC spiegelt sich die relativ
gute Duktilitdt anhand der zahlreichen tiefen bzw. schmalen Griibchen wider, siehe Abbildung 121
b). Eine Wasserstoffkonzentration von knapp 3 ppm fiihrt insbesondere an Einschliissen und
Ausscheidungen zu einer ausgepragten Microvoid-Coalescence (MVC), Abbildung 121 d). Die noch
vorhandene gute Restverformungsfahigkeit bis circa 3 ppm, vgl. Abbildung 120, zeichnet sich durch
Bereiche hoher plastischer Verformungen (tiefe Gribchen) ab. Im Vergleich zur GK-WEZ mit ebenfalls
8s tg/s-Abkiihlzeit tritt dadurch kein kompletter Duktilitatsverlust ein. Wasserstoffkonzentrationen
von Uber 6 ppm in der Abbildung 121 f) fuhren zu einem Wechsel des Bruchmodus von
vergleichsweise duktil mit flacher werdenden Grilbbchen zum Quasispaltbruch bzw.
Quasispaltbruchflachen an Einschlissen/Ausscheidungen (raue Oberflache). Diese Mischform aus
noch verbleibenden Duktilitatsreserven aufgrund duktiler Bereiche mit in der Tiefe abnehmenden
bzw. in der Flache groRer werdenden Gribchen und Quasispaltbruchflachen verhindert den
vollstandigen Duktilitatsverlust in der FK-WEZ-8s des S7T00MC. Im direkten Vergleich zur FK-WEZ-8s
des $690QL (Abbildung 107 f)) zeigt sich kein transkristallines Sprodbruchverhalten. Die Degradation
der mechanisch-technologischen Gltewerte ist geringer ausgepragt und das Risiko eines kompletten
Sprodbruches ist signifikant niedriger. Konsequenterweise ldsst sich daraus auch ein geringeres Risiko
einer wasserstoffunterstiitzten Kaltrissbildung ableiten.
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Abbildung 121: Bruchfléche des S700MC FK-WEZ-8s, (a) und (b) ohne Wasserstoff, (c) und (d) mit
2,78 ppm, (e) und (f) mit 6,65 ppm

S700MC FK-WEZ-15s
Die Anhebung der tg/s-Abkihlzeit von 8s auf 15s in der FK-WEZ des S700MC fiihrt zu einer Absenkung
der Festigkeiten und leichten Verbesserung der Duktilitdt, weil der ferritische Anteil im Geflge
deutlich zunimmt. Die Streckgrenze steigt analog zur FK-WEZ-8s bis circa 5 ppm Wasserstoff um circa
50 MPa an, siehe Abbildung 122 (links). Die maximale Zugfestigkeit der FK-WEZ-15s verbleibt mit
zunehmender Wasserstoffkonzentration auf einem konstanten Niveau.
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Abbildung 122: Streckgrenze (links) und Zugfestigkeit (rechts) des S700MC FK-WEZ-15s in Abhdngigkeit der
Wasserstoffkonzentration des

Ein dhnliches Bild zeigt sich beim Verhaltnis aus Streckgrenze und Zugfestigkeit in der Abbildung 123.
Es lassen sich keine unterschiedlichen Effekte in der FK-WEZ mit unterschiedlicher tg/s-Zeit ableiten.
Ebenso belegt die Bruchdehnung ein qualitativ ahnliches Verhalten, welche bis 5 ppm bzw. 7 ppm

Wasserstoff noch eine Restbruchdehnung von 9 % bzw. 7 % vorweisen kann.
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Abbildung 123: Verhdltnis aus Streckgrenze/Zugfestigkeit (links) und Bruchdehnung (rechts) des S700MC FK-WEZ-
15s in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration

Die FK-WEZ-15s verfiigt (iber ein leicht héheres Potential in der Brucheinschniirung im Vergleich zur
niedrigeren Abkiihlzeit, Abbildung 124. Analog zur GK-WEZ des S700MC in der Abbildung 116 fihrt
eine Anhebung tg/s-Zeit zu einer verbesserten Fahigkeit einer lokalen Plastifizierung nach der
GleichmalRdehnung. Die starke Zunahme der ferritischen Matrix mit bainitischen Anteilen in FK-WEZ
des S700MC mit 15s AbkuUhlzeit duBert sich in einem niedrigeren Anstieg des HDI, Abbildung 124.
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Abbildung 124: Brucheinschniirung (links) und HDI (Hydrogen Degradation Index, rechts) des S700MC FK-WEZ-15s
in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration

Die Bruchflachen der FK-WEZ mit einer hdheren tg/s-Abkihlzeit von 15s des S700MC in der Abbildung
125 belegen eine starke Analogie zum Bruchmodus mit 8s. Der wasserstofffreie Zustand in a) bzw. b)
ist stark gepragt vom duktilen Bruchmodus mit zahlreichen tiefen Griibchen. An den Einschllssen
findet eine ausgepragte Verformung statt. Mit steigender Wasserstoffkonzentration auf 3 ppm
nimmt die Verformung durch die flacher werdenden Gribchen ab, siehe Abbildung 125 c) und d).
Weiterhin ist die Bruchflache durch einen duktilen Bruchmodus gekennzeichnet. Eine Zunahme der
Wasserstoffkonzentration auf circa 5 ppm lasst den Anteil von Quasispaltbruchflachen erheblich
ansteigen, Abbildung 125 f). Ein trans- oder interkristalliner Bruch liegt nicht vor. Die steigende
Wasserstoffkonzentration verschiebt das Verhaltnis aus duktil und Quasispaltbruch hin zu
Quasispaltbruchflachen, wodurch eine starkere Degradation der mechanischen Eigenschaften
hervorgerufen wird.
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Abbildung 125: Bruchfldche des S700MC FK-WEZ-15s, (a) und (b) ohne Wasserstoff, (c) und (d) mit 2,97 ppm, (e)
und (f) mit 4,93 ppm

Die Ergebnisse zur Degradation der mechanischen Eigenschaften und die Bruchfléchenanalyse
belegen zum einen die Abhdngigkeit des Gefiliges GWS (Q, MC) bzw. WEZ und zum anderen die
Abhdngigkeit von der Wasserstoffkonzentration. Die Mechanismen zur Degradation bzw.
Werkstoffschddigung abgeleitet aus dem Kenntnisstand in 2.3 liefern differenziert Erkldrungsansdtze.
Grundlegend kénnte ein Wechsel der Mechanismen zwischen HEDE bzw. HELP in Abhéngigkeit der
aufgenommenen Wasserstoffkonzentration vorliegen. Die Ergebnisse zeigen, dass die Stdrke der
Wirkung beider Mechanismen mit dem vorliegenden Gefiige und der Wasserstoffkonzentration
verschoben wird. Aus den Ergebnissen in 5.2 geht hervor, dass alle Gefiigestrukturen einen hardening
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Effekt aufzeigen. In 5.2.1 wurde nachgewiesen, dass eine stark schidigende Wirkung in den GWS,
bspw. den kompletten Duktilitdtsverlust, erst mit sehr hohen Wasserstoffkonzentrationen eintritt. Im
Vergleich zu den GWS setzen in der WEZ beider Werkstoffe die Mechanismen des HELP und HEDE
durch die Gefligednderung bereits bei deutlich niedrigeren Wasserstoffkonzentrationen ein. Die Folge
ist eine erheblich stdrkere Degradation der mechanisch-technologischen Giitewerte.
Ubereinstimmend mit der Literatur [275] kann dieser Zusammenhang zum einen durch die
elektrochemische Beladung und zum anderen durch die vergleichsweise hohe aufgenommene
Wasserstoffkonzentration verstdrkt werden. Nichtsdestotrotz kann dieser Effekt auch in einer realen
Schweifsnaht zum Tragen kommen, weil auch dort vergleichsweise hohe Wasserstoffkonzentrationen
Uber den SchweifSprozess durch diverse Wasserstoffquellen (SchweifSizusatz, Schutzgas, Umgebung
und unsaubere Schweifsnahtvorbereitung) aufgenommen werden. Nachweislich in 5.2.1 steigt sowohl/
die Streckgrenze als auch leicht die Zugfestigkeit im GWS. Das Beispiel der martensitischen GK-WEZ-
8s des $690QL in 5.1.3.3 und 5.2.2 mit einer im Vergleich hdchsten Hérte von lber 400 HVO,5 zeigt
einen Anstieg der Streckgrenze bei niedrigen Wasserstoffkonzentrationen. Dariiber hinaus verfiigt
dieser Gefligezustand (iberhaupt keine Fdhigkeit fiir eine weitere Verfestigung im Bereich der
Gleichmaf3dehnung.

Einfluss der aufgenommenen Wasserstoffkonzentration

Im niedrigen Wasserstoffbereich dominiert der hardening-Effekt, wodurch eine Verfestigung
(Streckgrenzenerhéhung) auftritt. Im mittleren Versetzungsbereich wirkt die Verfestigung bis zur
Zugfestigkeit. Auf Basis der Plastizitdtstheorien in 2.3.1 ist ein Prozess vorstellbar, wodurch zundchst
die Versetzungen durch die interstitielle Wirkung des Wasserstoffs, vergleichbar mit anderen
interstitiell gelésten Atomen, in ihrer Bewegung blockiert werden.

Eine Erhéhung der Woasserstoffkonzentration im mittleren Bereich kann fiir eine bestimmte
Mikrostruktur durchaus, gemdfs der Modellvorstellungen von Birnbaum und Sofronis [121], eine lokal
angeregte Versetzungstdtigkeit auslésen. Das Wandern der Versetzungen ist beschleunigt, wodurch
das Verformungsvermégen lokal durch Wasserstoff erh6ht ist. Die Folge wdre eine herabgesetzte
FliefSgrenze, welche von einer Abnahme der Festigkeit begleitet ist. Diese Vorstellung kénnte bei
mittleren Wasserstoffkonzentrationen die Abnahme der Zugfestigkeit bis hin zum Zusammenfall mit
der Streckgrenze in der WEZ erkldren.

Die ndchste Stufe ist der Bereich einer fiir die vorliegende Mikrostruktur hohen
Wasserstoffkonzentration. Anhand der diskutierten Bruchfldchen in 5.2.2, kann die Modelvorstellung
HEDE, weil an den Korngrenzen eine starke Trennung stattfindet, herangezogen werden. Aufbauend
dazu ist eine Dekohdsion an der Grenzfliche Matrix/Einschluss durchaus plausibel. Abgeleitet aus
dem Kenntnisstand in 2.3.1 liefern die Theorien von Murakami [110] und Lynch [106]
Erkldrungsansdtze fiir den Mechanismus der Degradation in beiden Stdhlen. Die Erscheinungsformen
der Bruchflichen in diesem Abschnitt sind grundlegend die kleinen Griibchen, welche durch einem
AIDE/MVC-Prozess entstehen. Im Vergleich zum duktilen Bruch fallen diese kleiner und flacher aus.
Diese Vorstellung liefert einen Erkldrungsansatz fiir die Entstehung des interkristallinen Versagens der
WEZ und damit verbunden die starke Degradation der mechanischen Eigenschaften. Jedes Gefiige
ertrdgt eine spezifische Woasserstoffkonzentration, wodurch das Bruchverhalten von der
Wabenstruktur (duktil), (ber QCF, CF (transkristallin) bis hin zu interkristallin umschldgt.
Ubereinstimmend mit [277] ist der transkristalline Spaltbruch auf Basis des HEDE-Mechanismus durch
die Herabsetzung der atomaren Bindungskrdfte in der Eisenmatrix interpretierbar. Jener wird auf
Grundlage dieser Vorstellung hervorgerufen, wenn unter einer Zugbelastung eine Trennung von
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Ebenen erzeugt wird, bevor metallurgische Gleitprozesse generiert wurden oder die dafiir notwendige
kritische Schubspannung erreicht wurde [277].

Versetzungsdichte

Aus den Ergebnissen dieser Arbeit stellt sich in den unterschiedlichen Gefiigestrukturen ein direkter
Zusammenhang zwischen der Versetzungsdichte und dem Potential einer Verfestigung durch den
aufgenommenen Wasserstoff heraus. Abgeleitet aus dem Kenntnisstand in 2.1.1 ergibt sich ein
deutlicher Anstieg der mittleren Versetzungsdichte mit steigendem Anteil des Martensits. Auf
Grundlage der hohen Hdrte und Analyse der Phasenanteile in 5.1.3.3 liegt in der WEZ des S690QL mit
der niedrigen ts/s-Zeit eine hohe Versetzungsdichte vor. In Ubereinstimmung mit den Ausfiihrungen
von Takasawa et al. [136] in 2.3.1 liefert dieser Zusammenhang einen Erkldrungsansatz fiir die im
Vergleich stdrkste Werkstoffschddigung. Die Ergebnisse belegen, dass eine Reduzierung der
Versetzungsdichte ein probates Mittel zur Minimierung der Anfilligkeit gegeniiber einer Degradation
der mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff ist.

Einfluss der KorngréfSe

Die Untersuchungen in der GK-WEZ bzw. FK-WEZ unter Verwendung der gleichen ts/s-Abkiihlzeit mit
einem nahezu identisches Hérteniveau bzw. dhnliche Phasenanteile belegen die héhere Anfilligkeit
in der GK-WEZ. Die Literatur bestdtigt das unterschiedliche Potential einer Werkstoffschédigung
durch Wasserstoff in Abhdngigkeit der Korngréfle [132-134, 278]. Auf Grundlage der
dekohdsierenden Wirkung (HEDE) in 2.3.1 wird die Degradation der mechanischen Giitewerte zu
héheren Wasserstoffkonzentrationen verschoben, weil die Korngrenzenfldche pro Einheitsvolumen
zunimmt. Damit verbunden steigt die Anzahl méglicher Wasserstofffallen aufgrund der Tatsache,
dass Korngrenzen eine Gitterunregelmdfigkeit darstellen und dem Woasserstoff ein héheres
Platzangebot zur Verfiigung stellen. Aus dem Abschnitt 2.4.2 ist zu entnehmen, dass die Korngrenzen
auch Diffusionswege darstellen, wodurch eine erhéhte Wasserstoffdiffusion eintreten kann [174,
183]. Eine beschleunigte oder gehemmte Diffusion héngt stark von der geometrischen Ausbildung der
Korngrenzen und deren Besetzung mit Ausscheidungen im Metallgitter ab [184-186]. Im Kapitel 5.4
wird der Einfluss der Korngréf3e héherfester FKB auf die Wasserstoffdiffusion erértert. Neben den
metallurgischen Faktoren, bspw. den Phasenanteilen oder der Versetzungsdichte, ist das Potential
einer Degradation der mechanisch-technologischen Giitewerte mit steigender KorngréfSe erh6ht. Eine
Reduzierung der Korngréfie minimiert die Degradation der mechanischen Eigenschaften durch
Wasserstoff sowohl im $690QL als auch im S700MC.
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5.3 Bewertung der Degradation der mechanischen Eigenschaften durch
Wasserstoff

Ziel ist es, die Degradation der mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff auf geschweifite
Konstruktionen bzw. Bauteile, unabhéngig von der Probengeometrie, zu charakterisieren. Darlber
hinaus ist sowohl fiir eine Beurteilung als auch fiir eine Analyse der wasserstoffunterstiitzten
Kaltrissbildung mit Hilfe einer numerischen Berechnung ein Kriterium hilfreich, welches die
Rissinitiierung und den Rissfortschritt reprasentiert. In [96, 279] wurde die Grundlage eines
numerischen Modells fiir die Analyse der wasserstoffunterstitzten Rissbildung entwickelt und durch
eine Kopplung der lokalen Beanspruchung (lokale Dehnung) und der lokalen
Wasserstoffkonzentration ist es moglich die schadigende Wirkung des Wasserstoffs zum einen auf
den GWS und zum anderen auf das SchweiBnahtgefiige abzubilden. Diese Verknlpfung liefert
entweder eine risskritische Dehnung auf Basis der lokalen Wasserstoffkonzentration oder eine
kritische Wasserstoffkonzentration mit Hilfe der lokalen Dehnung. Ein unmittelbarer Vergleich
gegeniber der vorliegenden lokalen Dehnung bzw. Wasserstoffkonzentration liefert die
Zusammenhdnge fir eine numerische Berechnung der wasserstoffunterstitzten Rissbildung.

Die Analysen im Abschnitt 5.2 belegen die signifikante Reduktion der Dehnungskennwerte gegenliber
den Festigkeiten. Grundlegend ist die Auswertung und Verwendung der Bruchdehnung fir ein
Kriterium nicht zielfihrend, weil diese direkt mit der Probenldange und dem -querschnitt gekoppelt
ist. Die Bruchdehnung ist eine Betrachtung der Gesamtverformung und schliet folgerichtig die
GleichmaRdehnung mit ein. Unabhangig von der Probengeometrie wird in der Literatur der Einfluss
des Wasserstoffs auf den Bereich der GleichmalRdehnung duRerst kontrovers diskutiert. Maier et al.
[271] untersuchten den Einfluss von Wasserstoff auf das Verfestigungs- und Bruchverhalten eines
austenitischen Stahls. Die Ergebnisse belegen eine deutliche Abnahme der GleichmaRdehnung mit
steigender Wasserstoffkonzentration. Demgegeniber wurde in den Untersuchungen von Koyama
etal. [272] an einem Dualphasenstahl (iber eine DIC-Analyse (Digital Image Correlation) zur
Bestimmung der Dehnung auf den Zugproben nachgewiesen, dass die lokale plastische Dehnung in
den Proben mit und ohne Wasserstoff bis auf den Einschniirungsbereich nahezu identisch ist. Die
Autoren schlussfolgern, dass der Wasserstoff den Bereich der GleichmaRdehnung nicht beeinflusst,
hingegen die Duktilitdit nach der GleichmaRdehnung im Bereich der Einschniirung signifikant
reduziert wird. In den Untersuchungen von Ule et al. [273] an einem hoherfesten vergiiteten Stahl
wurde anhand elektrochemisch beladener Zugproben nachgewiesen, dass insbesondere die
Brucheinschniirung erheblich beeinflusst wird. Die Wechselwirkung auf die Festigkeiten und auf die
Bruchdehnung sind bei niedrigen Wasserstoffkonzentration weniger stark ausgepragt. Ule et al. [273]
nehmen an, dass die Brucheinschnirung nur dann abnimmt, wenn die Dehnrate
(Abzugsgeschwindigkeit im Zugversuch) so gering ist, dass die Cottrell-Atmosphare der
Wasserstoffatome, welche an den Versetzungen befestigt ist, tief in die plastische Zone der
Zugproben eindringen kann. Die Autoren [88, 139, 271-273] schlussfolgern, dass ein Kriterium,
verkniipft mit der Brucheinschniirung, in Lage ist die Anfilligkeit gegeniber einer
Werkstoffschadigung durch Wasserstoff zu charakterisieren.

Die Ergebnisse in dieser Arbeit untermauern die Hypothese, dass Wasserstoff die Brucheinschniirung
in den einzelnen Gefligen der héherfesten FKB sehr stark herabsetzt. Daher ist eine Analyse der
Bruchflache mit Wasserstoff referenziert auf den wasserstofffreien Zustand zielfiihrend und dariiber
hinaus als gefiligespezifischer Kennwert auf Konstruktionen libertragbar, weil dieser unabhangig von
der Probengeometrie ist. Der Fokus der Analysen lag auf einem gefiigespezifischen Kennwert mit
Ubertragbarkeit zur Beschreibung der Degradation der mechanischen Eigenschaften durch
Wasserstoff. Die Umsetzung eines solchen Kriteriums ist die Berechnung der wahren Bruchdehnung
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ey Uber Gl. 31 in Abhangigkeit der Wasserstoffkonzentration mit Ao: Ausgangsquerschnitt der
Zugprobe und Ag: Bruchquerschnitt

gw=In (i—‘;) Gl.31

Die Darstellung der Zusammenhénge liber eine logarithmische Modellierung ermdoglicht eine stetige
Beschreibung der wasserstoffbedingten Degradation, insbesondere die Duktilitdt. Somit werden
Aussagen Uber den wasserstofffreien Zustand bis hin zu einem kompletten Duktilitatsverlust
getroffen. Bezugnehmend auf die Haupteinflussfaktoren der wasserstoffunterstitzten
Kaltrissbildung, ndmlich Mikrostruktur (GWS und SchweiRnahtgeflige), Beanspruchung (Dehnung)
und die Wasserstoffkonzentration, werden diese bericksichtigt. Die eigenschaftsdegradierende
Wirkung des Wasserstoffs ist ber die Darstellung der wahren Bruchdehnung in Abhdngigkeit der
Wasserstoffkonzentration beschreibbar. Die Benutzung des Kriteriums erlaubt die Bestimmung der
schadigenden Wirkung des Wasserstoffs auf in einem Werkstoff, welches Uber praxisnahe
Zugversuche in verschiedenen Gefuigestrukturen ermittelt werden kann. Zur Erfassung der Streuung
der Ergebnisse ist es darliber hinaus notwendig, dass Hullkurven formuliert werden [88, 139]. Die
grundlegende Idee ist, dass die ermittelten Messwerte zur wahren Bruchdehnung der untersuchten
Werkstoffe in 5.2 liber eine geeignete Funktion angenahert werden und entsprechende Hillkurven
erarbeitet werden. Die Abbildung 126 zeigt exemplarisch die Erarbeitung der notwendigen
Hullkurven.

1,6 4

= Messwerte
Ubergangsbereich Streubereich
Riss

1,44
Anndherung der Messwerte
fiir obere Kurve

1,24

wahre Bruchdehnung

1,04

Annaherung der Messwerte fiir untere Kurve

0,8 T T T T 1
0 1 2 3 4 5

Wasserstoffkonzentration in ppm

Abbildung 126: Ermittlung der Hiillkurven fiir die wahre Bruchdehnung

Hierbei werden die gesuchten Hullkurven (untere und obere Fitkurve) durch einen exponentiellen Fit
angenahert, bis eine gute Modellqualitat des Fits erreicht wird. Flr diese Funktionsanpassung an die
Messwerte wird nach der Methode der kleinsten Quadrate vorgegangen. Das bedeutet, dass die
Summe der quadratischen Differenzen zwischen Messwert und angepasstem Wert minimiert wird.
Die mathematische Anndherung der Messwerte Uber eine untere bzw. obere Kurve ist dann
notwendig, wenn die Messwerte entsprechend eine Streubreite aufzeigen, siehe Abbildung 126.
Diese Zone ist als Ubergangsbereich gekennzeichnet und identifiziert den Streubereich bzw. die
Trennung zwischen einer Werkstoffschadigung, worin eine Rissentstehung nicht mehr
auszuschlieen ist. Die zugrundeliegende mathematische Anpassung der Messwerte zur wahren
Bruchdehnung erfolgte mit folgender Exponentialfunktion:

y=A-elf0 4y Gl. 32
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Die Gl. 32 wird mit Hilfe des funktionalen Zusammenhangs der wahren Bruchdehnung (Gl. 31) in
Abhéangigkeit der Wasserstoffkonzentration angepasst. Daraus abgeleitet ergibt sich mit

A . . . . . "
y=g, = In (A—O); mit x =HD die Wasserstoffkonzentration, mit A einem Initialwert der wahren
B

Bruchdehnung ohne Wasserstoff ey on); mit -R einem Faktor, welcher die exponentielle Abnahme
charakterisiert und mit yo einer Verschiebung in y-Richtung, wodurch Schwankungen (nicht
abschatzbar) in den Messwerten der wahren Bruchdehnung wdahrend der mathematischen
Anpassung ausglichen werden kénnen; folgende Gleichung:

Ew = Ewion) - €M) +y,. Gl. 33

Die Gl. 33 stellt die Grundlage fir die Ermittlung der einzelnen Fitkurven bzw. expliziten
Fitgleichungen in den verschiedenen Gefligestrukturen dar. Diese Beschreibung der
Kaltrissempfindlichkeit tGber die wahre Bruchdehnung fiir beide GWS und WEZ spiegelt die globale
schadigende Wirkweise des Wasserstoffs liber den gesamten Bereich wider. Die mathematische
Beschreibung der Daten Uber eine stetige Funktion erlaubt eine Implementierung dieser in
numerischen Simulationen zur Charakterisierung des Risikos einer wasserstoffunterstiitzten
Kaltrissbildung in geschweilten Bauteilen [143, 147, 150]. In den folgenden Kapiteln werden die
Daten zur wahren Bruchdehnung in den verschiedenen Gefligestrukturen mit der Gl. 33 analysiert
und ausgewertet.

5.3.1 Wahre Bruchdehnung der Grundwerkstoffe

In derAbbildung 127 sind die ermittelten angefitten Kurven fir die beiden GWS dargestellt.
Abgebildet sind jeweils die untere und ober Hillkurve der wahren Bruchdehnung in Abhangigkeit der
Wasserstoffkonzentration. Der Vergleich der beiden GWS belegt die starkere Abnahme der wahren
Bruchdehnung mit steigender Wasserstoffkonzentration im S690QL gegeniber dem S700MC.
Exemplarisch am Beispiel der unteren Kurven zeigt der S690QL im Bereich um 3 ppm eine
Degradation der wahren Bruchdehnung von 1,5 auf circa 0,6. Die geringere Schadigung des S700MC
belegt die Abnahme von urspriinglich 1,5 auf circa 1,0.
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g Naw 5 ST
-~ Ri ~ E~
2124 s £ 1,24 N AER
'u:a \.\- u - g “w- .
2 1,0 4 " . 5 1,0 4 B~ -
o L% ] E
20,84 M m 0,84 kein Riss
(] S ®
£0,6- So . < 064
] ~o H
s 0,44 kein Riss el 0,44
0,24 0,24
0,0 T T T T T T T 1 0,0 T T T T T T T 1
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Wasserstoffkonzentration in ppm Wasserstoffkonzentration in ppm

Abbildung 127: Wahre Bruchdehnung in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration der GWS S690QL (links) und
S700MC (rechts)

Grundsatzlich ist die Betrachtung der unteren Kurve anzuraten, weil dabei die maximale
Werkstoffschadigung durch den aufgenommenen Wasserstoff beriicksichtigt wurde. Diese Worst-
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Case-Szenarien stellen auch die Grundlage fiir eine numerische Betrachtung der
wasserstoffunterstitzten Kaltrissbildung und Rissfortschritt dar [143, 147, 150].

Die mathematische Betrachtung und Entwicklung geeigneter Fitkurven bzw. Gleichungen erlaubt die
Moglichkeit einer Erweiterung der Kurven liber den experimentell ermittelten Bereich hinaus. Die
Extrapolation der Kurven beider GWS ist in der Abbildung 128 zusammengefasst. Darin wurden die
entwickelten Funktionen (obere und untere Hullkurve) bis zu einer Wasserstoffkonzentration von
15 ppm erweitert. Die blau markierte Fliche (Ubergangsbereich) prasentiert die wahre
Bruchdehnung zwischen der oberen und unteren Hillkurve fir den S700MC als Funktion der
Wasserstoffkonzentration. Der Ubergangsbereich fiir den S690QL ist grau hinterlegt bzw. von der
Strich-/Strich-Punkt-Linie begrenzt.

Il s7oomC
I s690aL

&
!

012345678 910111213 14 15
Wasserstoffkonzentration in ppm

Abbildung 128: Exemplarische Anwendung und Vergleich der Abnahme der wahren Bruchdehnung am Beispiel
ausgewdhlter Wasserstoffkonzentration in den GWS

Anhand dieses Diagramms kann die Degradation der beiden GWS bis 15 ppm abgelesen und
angewendet werden. Somit stellt dieser funktionale Zusammenhang eine praktikable Anwendung zur
Einschatzung der Degradation des Verformungsvermogens in Abhangigkeit der eingebrachten
Wasserstoffkonzentration dar. In dem Diagramm (Abbildung 128) sind exemplarisch Markierungen
bei verschiedenen Wasserstoffkonzentrationen eingetragen. Am Beispiel der eingebrachten
Konzentration von 5 ppm, wahrend der schweiBtechnischen Verarbeitung, wiirde sich die wahre
Bruchdehnung (untere Kurven) im Fall des S690QL-GWS auf unterhalb von 0,4 (grau) bzw. im Fall des
S700MC-GWS auf unterhalb 0,8 (blau) reduzieren. Diese Auswertung und die Ausfihrungen im
Kapitel 5.2 belegen abschlieRend die hohere Sensibilitdt des vergiiteten S690QL gegeniiber einer
Degradation der mechanischen Eigenschaften gegeniiber dem thermomechanisch hergestellten
S700MC.

5.3.2 Wahre Bruchdehnung in der WEZ

Zur Charakterisierung der wahren Bruchdehnung in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration in
der WEZ beider Werkstoffe wird ebenfalls auf die Gl. 33 zur mathematischen Beschreibung
zurlickgegriffen. Analog wird die Degradation als Funktion der Wasserstoffkonzentration mit einem
exponentiellen Verhalten mathematisch angenahert.

$690QL GK-WEZ-8s und 15s

In der Abbildung 129 ist die Abnahme der wahren Bruchdehnung in Abhédngigkeit von der
Wasserstoffkonzentration in der GK-WEZ des S690QL mit einer tg/s-Abkiihlzeit von 8s (links) bzw. 15s
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(rechts) dargestellt. Auf Basis der Gl. 33 wurde die GK-WEZ-8s lediglich mit einer Kurve angefittet,
weil die wahre Bruchdehnung bereits bei niedriger aufgenommener Wasserstoffkonzentration
erheblich abnimmt und den Werkstoff signifikant schadigt. Daraus resultiert ein fiir dieses Geflige
sehr stark erhohtes Risiko einer wasserstoffunterstitzten Kaltrissbildung.
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1.4 - = -Kurve 1.44 = $690QL GK-WEZ 155
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Abbildung 129: Wahre Bruchdehnung in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration der GK-WEZ des S690QL mit
ts/s-Zeit 8s (links) und 15s (rechts)

Die Anhebung der tg/s-Zeit auf 15s wirkt sich positiv auf die Reduzierung der wahren Bruchdehnung
gegenliber der GK-WEZ mit 8s aus. Der komplette Duktilitdtsverlust wird auf eine Konzentration von
circa 2,5 ppm gegentiber der GK-WEZ-8s verschoben. Anhand des Vergleichs wird eine Anhebung der
tg/s-Zeitim Rahmen des Schweilarbeitsbereichs fir die Verarbeitung des vergiiteten héherfesten FKB
empfohlen, wodurch das Risiko einer wasserstoffunterstiitzten Kaltrissbildung herabgesetzt werden
kann. Der empfohlene Schweilarbeitsbereich fiir den S690QL liegt bei 5s bis 15s fir ein MSG-
Schweillprozess. Dariiber hinaus wird auf Grundlage der Ergebnisse zu den mechanischen
Eigenschaften des verglteten S690QL im Kapitel 5.2.2.1 eine Anhebung der tg/s-Zeit ausdricklich
empfohlen. Aus Untersuchungen in [167, 168] geht hervor, dass eine Anhebung der tg/s-Zeit bzw.
Streckenenergie keinen signifikanten Einfluss auf die eingetragene Wasserstoffkonzentration haben.
Der Autor in [280] wies an geschweiRten hoherfesten FKB nach, dass mit steigender ts/s-Abkihlzeit
von 6 s bis 15 s bzw. mit zunehmender Streckenergie von 1,4 bis 2,3 kJ/mm die Mikrorissanzahl pro
Probe deutlich abnimmt. Ein abschliefender Erklarungsansatz fiir die Rissbildung konnte durch den
Autor in [280] nicht hergestellt werden. Abgeleitet aus den Ergebnissen dieser Arbeit zum Einfluss
der verdanderten Gefligestruktur und der mechanischen Eigenschaften infolge der Variation der tg/s-
Abkihlzeit im SchweiRarbeitsbereich auf die Sensibilitit gegeniliber einer Degradation durch
Wasserstoff (Vergleich Abbildung 129) kann ein Zusammenhang auf die Mikrorissbildung beim
Schweillen hoherfester FKB hergestellt werden. Aus dem Kenntnisstand in 2.3 zum Einfluss der
Warmefihrung vor und wahrend des SchweiRens wurde abgeleitet, dass die MaBnahmen auf den
Wasserstoffeintrag und -abbau nicht suffizient fiir eine ausreichende Reduzierung des
Werkstoffschadigung sind. Die Ergebnisse dieser Arbeit bestatigen primar den Einfluss der
Gefligeveranderung in der WEZ auf die Resistenz gegeniiber einer Degradation der mechanischen
Eigenschaften durch Wasserstoff.
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$690QL FK-WEZ

Das nachfolgende Diagramm (Abbildung 130) zeigt die Abnahme der wahren Bruchdehnung in
Abhangigkeit der Wasserstoffkonzentration in der FK-WEZ-8s des S690QL. Aus den vorangegangenen
Untersuchungen wurde bereits die starke Werkstoffschadigung in der GK-WEZ mit niedriger
Abkiihlzeit diskutiert. Der Ubergangsbereich und insbesondere die untere Kurve verdeutlichen den
kompletten Duktilitatsverlust bis 2 ppm. Auf Grundlage dieser Messwerte ist im Vergleich zur GK-
WEZ-8s von einem nahezu gleich hohen Niveau einer Werkstoffschadigung durch Wasserstoff
auszugehen.

- - - - obere Kurve
144 = S690QL FK-WEZ 8s
! = = -untere Kurve

20841

P . .
L0641 Riss

Wsserstoffkonzentration in ppm

Abbildung 130: Wahre Bruchdehnung in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration der FK-WEZ des $690QL mit
ts/s-Zeit 8s

Die bereits erwahnten Einfllisse der Abkiihlzeit und die Abhangigkeit der Umwandlung von der
Spitzentemperatur erkldren die Gemeinsamkeiten einer starken Abnahme, aber auch die marginale
Verschiebung der FK-WEZ-8s gegeniiber der GK-WEZ-8s. Die Verringerung der KorngréRe erhoht die
Widerstandsfahigkeit gegeniber einer Degradation der wahren Bruchdehnung und auch der
mechanischen Eigenschaften [132-134, 136, 278].

S700MC GK-WEZ 8s und 15s

Die folgenden beiden Diagramme in der Abbildung 131 verdeutlichen den Zusammenhang der
wahren Bruchdehnung in der GK-WEZ des S700MC. Im Fall der GK-WEZ-8s ist ein relativ groRer
Ubergangsbereich zwischen der oberen und unteren Kurve identifizierbar. Die mathematische
Anpassung Uber die Fitfunktion (GI. 33) zur Anndherung an die Messwerte erwies sich als schwierig,
weil die wahre Bruchdehnung ab einer Wasserstoffkonzentration von circa 3 ppm sehr stark
abnimmt. Nichtsdestotrotz wird das Werkstoffverhalten, insbesondere die starke Abnahme, in dieser
Mikrostruktur durch die Anwendung der unteren Kurve beriicksichtigt und liefert eine héhere
Sicherheit zur Bewertung der Werkstoffschadigung durch Wasserstoff in der GK-WEZ-8s.

Im rechten Diagramm in der Abbildung 131 ist die wahre Bruchdehnung in Abhangigkeit der
Wasserstoffkonzentration der GK-WEZ-15s dargestellt.
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Abbildung 131:Wahre Bruchdehnung in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration der GK-WEZ des S700MC mit
ts/s-Zeit 8s (links) und 15s (rechts)

Analog zeigt sich ein ausgepragter Ubergangsbereich zwischen dem Auftreten einer Rissentstehung
und keinem Riss. Deutlich erkennbar ist die Verschiebung der Abnahme der wahren Bruchdehnung
zu einer hoheren Wasserstoffkonzentration am Beispiel der unteren Kurve im Vergleich zur GK-WEZ-
8s. Eine Anhebung der Abkihlzeit in der GK-WEZ des S700MC fiihrt zu einer deutlich héheren
Resistenz gegeniiber einer Abnahme der wahren Bruchdehnung durch Wasserstoff. Erst oberhalb
von 5 ppm ist mit einem kompletten Verlust der wahren Bruchdehnung zu rechnen.

S$700MC FK-WEZ 8s und 15s

Ein Vergleich der FK-WEZ des S700MC mit unterschiedlichen Abkihlzeiten zeigt die Abbildung 132.
Aus der mathematischen Anpassung geht hervor, dass die wahre Bruchdehnung (untere Kurve) der
FK-WEZ-8s bis 3 ppm im Vergleich zur GK-WEZ deutlicher flacher féllt.
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Abbildung 132: Wahre Bruchdehnung in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentration der FK-WEZ des S700MC mit
ts/s-Zeit 8s (links) und 15s (rechts)

Die hohere Abkulhlzeit von 15s (Abbildung 132, rechtes Diagramm) verschiebt die Abnahme der
wahren Bruchdehnung zu einer hheren Wasserstoffkonzentration. Insgesamt verbleibt die wahre
Bruchdehnung der FK-WEZ-15s auf einem héheren Niveau.
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Anhand der hier aufgefiihrten mathematischen Anpassungen der Messwerte (iber einen
exponentiellen Fit (Gl. 33) lassen sich entsprechend fiir die untere bzw. obere Kurve Funktionen
formulieren, siehe Tabelle 15. Grundlegend sei hier angemerkt, dass es sich bei der unteren Kurve
explizit um ein Worst-Case-Szenario handelt, hingegen die obere Kurve ein Best-Case-Szenario
abbildet. Hinsichtlich einer groReren Sicherheit wird eine Verwendung der unteren Kurve fiir eine
etwaige Simulation von wasserstoffunterstiitzten Kaltrissen oder einer Abschatzung des
Schadigungspotentials durch Wasserstoff empfohlen. Insbesondere fiir eine sicherheitsrelevante
Beurteilung Uber eine numerische Berechnung sind die notwendigen wasserstoffabhangigen
Materialkennwerte fiir die verschiedenen SchweiBnahtgefiige experimentell zu ermitteln. Die in
dieser Arbeit aufgestellten Funktionen in der Tabelle 15 stellen ein wichtiges Risskriterium flr die
Analyse der wasserstoffunterstitzten Rissbildung dar.

Tabelle 15: Funktionen der angepassten Kurven (obere und untere Kurve) der GWS und WEZ

$690QL S700MC
EE:S{: £,=1,51-e(028039HD) 10 00377 g,,=1,51619-¢l-01365HD)
GWS )
Zu(:vr: £,=1,51368-e(0161H0) 10 08 £,=1,51619-l-0.07143:+0)
t
(e Ew=1,37344:¢C10) £,,=1,60854-¢(149HD)
8s
Z:fvr: £,,=1,37344-¢0410) £,,=1,608-0:27002+HD)
G-WEz untere
Kurve £,,=1,39041-(135H0) £,=1,64457-el-08HD)
s obere
Kurve £,=1,39131-(470) g,,=1,64457-¢(-0,24HD)
e Ew"140177-¢l28840) £,,=1,62277-¢\-0382H0)
8s
b
Euf\z £,=1,40177-e18M0)40,025  g,=1,62278-el023%HD)
FK-WEZ
;2:3{: n.d. €,=1,62283-el-0:34HD)
15s
EE:E n.d. £,=1,62283.(-0255HD)

Im Folgenden werden anhand der ermittelten Funktionen, speziell die unteren Kurven, die
Gefligezustande gegenlbergestellt, siehe Abbildung 133. Die Funktionen der unteren Kurven aus der
Tabelle 15 wurden bis zu einer Wasserstoffkonzentration von 8 ppm extrapoliert. Ein grundlegender
Zusammenhang ist die erheblich starkere Abnahme der wahren Bruchdehnung mit steigender
Wasserstoffkonzentration in der WEZ gegeniiber den GWS.
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Abbildung 133: Vergleich der wahren Bruchdehnung GWS und WEZ, untere Fitkurven und extrapoliert bis 8 ppm
Wasserstoff

Der vergiite S690QL zeigt sowohl im GWS als auch im warmebeeinflussten Zustand eine héhere
Sensibilitdt gegeniiber einer Abnahme der wahren. Die Kurven der WEZ des S690QL und die GK-WEZ
mit 8s Abkihlzeit des S700MC liegen sehr dicht beieinander und weisen das hochste
Schadigungspotential durch Wasserstoff auf. Bemerkenswert in beiden Werkstoffen ist eine
Absenkung der Werkstoffschadigung durch eine Anhebung der tg/s-Zeit von 8 auf 15s, wodurch die
Verarbeitungshinweise der Stahlhersteller im Rahmen des Schweilarbeitsbereichs eingehalten
werden. Die GK-WEZ des S700MC erfahrt eine leicht hohere Desensibilisierung im Vergleich zur GK-
WEZ des S690QL. Nichtsdestotrotz liegt die Abnahme der wahren Bruchdehnung in der GK-WEZ-8s
des S700MC oberhalb der WEZ des S690QL, wodurch eine Absenkung der Abkiihlzeit wahrend der
schweiBtechnischen Fertigung des thermomechanisch eingestellten S700MC zur Maximierung bzw.
Einhaltung der mechanisch-technologischen Eigenschaften (Festigkeiten) verwendet werden sollte,
siehe Abschnitt 5.2.2.1. Deutlich ist das Resultat einer Minimierung des Risikos einer
wasserstoffunterstiitzten Rissbildung in der GK-WEZ-15s des S700MC, siehe Abbildung 133. Die
Kurven der FK-WEZ des S700MC ndhern sich dem Niveau des GWS S690QL an. Die Wirkstarke einer
héheren Abkuhlzeit zur Reduzierung der Werkstoffschadigung durch Wasserstoff fallt in der FK-WEZ
des S700MC im Vergleich zur GK-WEZ erheblich niedriger aus. Verantwortlich ist die
temperaturabhangige Verschiebung der Umwandlung des Gefliges, weil der ferritische Anteil steigt
und die KorngrofRe abnimmt, wodurch wiederum die Widerstandsfahigkeit gegenuber einer
Degradation der mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff erhoht wird.

Auf Grundlage der unterschiedlich starken Werkstoffschadigung durch Wasserstoff ergibt sich eine
Reihenfolge mit einer abgestuften Sensibilitat. Die Abbildung 134 zeigt die Reihenfolge mit
steigender Sensibilitdit gegenliber einer Werkstoffschadigung durch Wasserstoff. Die hohere
Sensibilitdt einer FK-WEZ gegeniiber einer GK-WEZ ist aufgrund metallurgischer Faktoren moglich
und wird auch durch die Literatur bestatigt [139].

171



5 Ergebnisse und Diskussion

GWS | GWS /" 45s 8s 155 8s 15s 8s 8s

S700MC\ S700MC)\, S700MC\, 5700MC\ 5690MC)\, S690QL "\, S6900L
5700“955%0'— FK-WE%FK—WEZ GK—WE%GK—WEZ GK—WE§FK—WEZ GK—WE§

Abbildung 134: Zusammenfassung der Sensibilitdt

Im Anhang befinden sich die Diagramme mit den extrapolierten Daten der Hullkurven als Grundlage
bzw. Eingabefunktionen fiir etwaige numerische Simulationen einer wasserstoffunterstiitzten
Kaltrissbildung.

Die wahre Bruchdehnung erméglicht die Bestimmung der Degradation der mechanischen
Eigenschaften in Abhédngigkeit der Wasserstoffkonzentration und dariiber hinaus eine Abschdtzung
des Risikos auf die wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschddigung, weil die Haupteinflussfaktoren
beriicksichtigt werden. Die Implementierung der Funktionen aus der Tabelle 15 in numerischen
Berechnungen erlaubt eine Analyse der wasserstoffunterstiitzten Rissbildung und des Rissfortschrittes
in Schweifverbindungen aus héherfesten FKB, um daraus geeignete Mafinahmen zur Reduzierung
einer Rissentstehung abzuleiten [143, 147, 150].

Die Ergebnisse in dieser Arbeit belegen, dass die Variation im Schweifsarbeitsbereich
(Anhebung/Absenkung der tsss-Abkiihlzeit) das , kritische” Mikrogefiige im Interaktionsdreieck
(Abbildung 26) signifikant beeinflusst. Infolgedessen variiert der Grad der Sensibilitit gegeniiber einer
Degradation der mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff.Abgeleitet aus den Ergebnissen in
diesem Kapitel ist eine Empfehlung, dass die Wahl geeigneter SchweifSparameter und die Vorgaben
zur Wdrmefiihrung primédr zum Einstellen des Gefiiges genutzt werden sollte. Die gezielte
Beeinflussung  der  aufgenommenen  Wasserstoffkonzentration bzw. die  notwendige
Wasserstoffeffusion sollte liber angemessene Nachwdrmprozeduren erfolgen.

5.4 Diffusion

In diesem Kapitel werden die Einfliisse der chemischen Zusammensetzung und die Herstellung des
vergiteten S690QL bzw. des thermomechanisch eingestellten S700MC beschrieben. Zunachst wird
das Difffusionsverhalten mit Hilfe von Permeationsversuchen erortert. Dem Abschnitt folgt die
Bestimmung der Diffusionskoeffizienten bei hoheren Temperaturen.

5.4.1 Permeationsexperimente

Das Ziel der Permeationsversuche ist die Bestimmung der Diffusionskoeffizienten bei
Raumtemperatur. In dieser Arbeit wurde auf das Verfahren der elektrochemischen
Wasserstoffdurchtrittsmessung von Devanathan und Stachursky (4.6.1) zurickgegriffen. Die
mathematische Bestimmung erfolgte durch die Verwendung verschiedener Berechnungsmethoden,
siehe Tabelle 4 im Kapitel 2.4.2.2. Auf der Austrittsseite findet eine Oxidation statt, wodurch eine
Aufzeichnung dieser charakteristischen Permeationskurven moglich ist. Diese Oxidationsstromdichte
ist auf der Austrittsseite proportional zur permeierten Wasserstoffmenge. Die Grundlage zur
Ermittlung der Diffusionskoeffizienten bilden diese gemessenen Permeationsstromdichtekurven. Die
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Abbildung 135 zeigt jeweils zwei Kurven fiir den S690QL und den S700MC. Die Kurven sind
typischerweise durch einen steilen Anstieg gepragt, nachdem die Durchbruchszeit erreicht wurde.
Das Maximum der Kurven stellt den stationdren Zustand dar (Steady-State Bereich). In diesem Fall
kann ein linearer Konzentrationsverlauf in den Proben angenommen werden. Im Vergleich liegt die
maximale Permeationsstromdichte des S7T00MC unterhalb des S690QL.
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Abbildung 135: Permeationsstromdichten (links) und normierte Permeationsstromdichten (rechts) des S690QL
(oben) und S700MC (unten)

Die Normierung der Permeationsstromdichtekurven (Abbildung 135, rechte Diagramme) mit dem
jeweiligen stationdren Wert (Steady-State Bereich) ermdglicht die Charakterisierung eines
bestimmten Wendepunktes in den Kurven. Die Beschreibung des Verhaltens einer gemessenen
Permeationskurve im Wendepunkt erlaubt die Ermittlung des Diffusionskoeffizienten gemaR der
Methode in Tabelle 4. Neben der geringeren maximalen Permeationsstromdichte bzw. dem
Diffusionsfluss geht auferdem aus den Untersuchungen hervor, dass der S700MC die groRere
Wasserstoffldslichkeit besitzt. In Ubereinstimmung mit der Literatur [281] bedeutet dies, dass im
S700MC eine hohere Anzahl an Traps bzw. Fehlstellen vorliegen, um die diffundierenden
Wasserstoffatome zu trappen. Im Detail kdnnen das auch Kleinwinkelkorngrenzen und Restaustenit
sein [281]. Die feinsten Ausscheidungen in Nanometerbereich des S700MC, welche durch die
Mikrolegierung (Ti, Nb) in Kombination mit der thermomechanischen Behandlung erzeugt wurden,
erhéhen deutlich die Anzahl der Traps mit starkerer Bindungsenergie. Des Weiteren sind diese
gleichmaRig in der Matrix verteilt. Grundsatzlich ist eine Aussage lber die aufgenommene
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Wasserstoffkonzentration und die Sensibilitdit gegeniber einer Degradation der mechanischen
Eigenschaften nicht direkt moglich. Vielmehr hangt dies davon ab, wo sich die Wasserstoffatome in
der Mikrostruktur gelost haben und ob diese Mikrostruktur bevorzugt Risse auslost oder nicht.

Die zeigt Abbildung 136 im linken Diagramm die normierten Permeationstromdichten bzw. im
rechten Diagramm die Analyse des Anstiegs. Entsprechend den Resultaten von Serna et al. [232] lasst
sich im unterschiedlichen Anstieg der normierten Permeationstransienten beider Giiten ein
Zusammenhang zum Trapping von Wasserstoff in reversiblen und irreversiblen Traps schlussfolgern.
Abgeleitet aus dem Kenntnisstand im Kapitel 2.4.2 und Tabelle 3 besitzen Versetzungen eher den
Charakter von reversiblen Traps im Vergleich zu Ausscheidungen und Einschlissen. Deswegen kann
angenommen werden, dass der Wasserstoff in einem Stahl mit geringerer Versetzungsdichte, einer
homogenen Verteilung von Ausscheidungen und weiteren Phasen wahrscheinlicher in Traps mit
irreversiblem Charakter verbleibt. Im rechten Diagramm in der Abbildung 136 ist deutlich der
Unterschied zwischen den Anstiegen der normierten Permeationstransienten erkennbar, worin der
Anstieg des vergiiteten S690QL niedriger ausfallt.
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Abbildung 136: Vergleich der normierten Permeationsstromdichten (links) und Anstieg der normierten
Permeationsstromdichten (rechts)

Der niedrigere Anstieg des S690QL deutet auf eine groBe Anzahl von reversiblen Traps, weil die
Aufnahme des Wasserstoffs zum Erreichen einer konstanten Permeationstromdichte (Steady-State
Bereich) mehr Zeit benétigt, damit alle Traps gefillt werden. Der Anstieg der normierten
Permeationstransienten des S700MC fallt im Vergleich groRRer aus. Ein Argument fiir einen hohen
Anteil tiefer Traps im S700MC ist, dass die Fallen mit hoher Bindungsenergie (60 kJ/mol, vgl. Tabelle
3), unabhangig von der Hohe ihrer Dichte gegeniben den Fallen mit niedrigerer Bindungsenergie,
schnell gesattigt werden [186]. Die Einlagerung des Wasserstoffs findet zundchst in Trapps mit
héherer Bindungsenergie statt. Im weiteren Prozess wird die Belegung der Trapps niedrigerer
Bindungsenergie erhoht bis zur Sattigung, bevor der Wasserstoff weiter im Geflige diffundiert. Durch
diesen Vorgang werden die tiefen Traps sehr schnell und zuerst belegt, wodurch der kleinere Anstieg
des S7T00MC ableitbar ist. Der Anteil am diffusiblen Wasserstoff wird reduziert und infolgedessen tritt
eine Abnahme der Werkstoffschadigung auf [120]. Depover et al. [120] leiten aus ihren
Untersuchungen ab, dass Carbide mit geringeren Abmessungen unterhalb 50 nm maRgeblich fiir den
irreversiblen getrappten Wasserstoff sind. Demgegeniber kdnnen Carbide mit einer GréRe oberhalb
75 nm den Wasserstoff nicht mehr trappen. Abgeleitet aus diesen Zusammenhangen trappt der
S700MC aufgrund seiner geringeren Versetzungsdichte mehr Wasserstoff irreversibel in den feinen
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Ausscheidungen. Demzufolge ist der thermomechanisch eingestellte S700MC weniger anfallig fir
eine Werkstoffschadigung durch Wasserstoff.

Abgeleitet aus dem Kenntnisstand in 2.4.2.2 zu den Methoden zur Berechnung der
Diffusionskoeffizienten bei Raumtemperatur fasst die Tabelle 16 die ermittelten
Diffusionskoeffizienten zusammen. Die auf Basis der Permeationstromdichtekurven ermittelten
Diffusionskoeffizienten reprasentieren den effektiven Diffusionskoeffizienten, wodurch neben
etwaiger reversibler Trappingeffekte auch die Gitterdiffusion bericksichtigt, wird [206]. Die
Auspragung des Gefliges, bspw. die KorngroBe, Ausscheidungscharakteristik oder die
Versetzungsdichte, charakterisiert die Wasserstoffdiffusion bei Raumtemperatur. Der S690QL weist
unabhangig von der Berechnungsmethode einen leicht niedrigeren Diffusionskoeffizienten
gegenliber dem S700MC auf.

Tabelle 16: Diffusionskoeffizienten aus Permeationsversuchen bei Raumtemperatur

i in107 amax = di/dt Diffusionskoeffizient in 10> mm?/s
max . . 10
) tiggin's in 10
A/mm A/(mmz S) Dwep Dy Dtimod Dy
5,07 4,1+ 2,00 + 2,51+ 1,31+
+ t
5690aL 0,176 2081 £ 22 4,9410,73 0,47 0,021 0,179 0,179
3,75+ 5,27 2,60 £ 5,68 £ 1,72 +
+ t
5700Mc 0,126 1605+ 18 4,68+0,26 0,15 0,029 0,28 0,068

Ein Erkldarungsansatz fur den hoheren Diffusionskoeffizienten des S700MC kann durch eine
Abhangigkeit der Wasserstoffdiffusion von der KorngroBe anhand eines Modells erbracht werden.
Im Kapitel 5.4.2.2 wird dieser Zusammenhang im Fall der WEZ erértert und auf den GWS lbertragen.
Ein weiterer Ansatz ist, dass im Fall der beiden GWS mit einer vorliegenden KorngréBe von circa 7 um
(S700MC) bzw. 10 pum (S690QL) die Wasserstoffdiffusion bevorzugt entlang der Korngrenzen
stattfindet. Die metallurgischen Untersuchungen im Kapitel 5.1.2 belegen, dass der S700MC stark
von feinsten Ausscheidungen im Korn geprdgt ist. Der S690QL ist durch zahlreiche
Zementitausscheidungen gepragt, welche sich nachweislich an den Martensitnadeln befinden siehe
Abbildung 57. Die Literatur belegt den Einfluss des Zementitgehalts zum einen auf die Funktion als
Wasserstofffalle und zum anderen auf die Diffusion [59, 236, 282]. Die Ergebnisse der
Diffusionskoeffizienten bestatigen, dass diese Ausscheidungen an den Korngrenzen, bei einer
bevorzugten Wasserstoffdiffusion entlang der Korngrenzen, die Diffusionsgeschwindigkeit durch
Trapping erniedrigen. Hinzu kommen die im Kapitel 5.1.2 festgestellten Sondercarbide, z.B. Mo,C.,
welche zum einen die Loslichkeit erhéhen und zum anderen die Diffusivitdt erniedrigen. Dies
entspricht den Resultaten von Rieke etal. [241]. Ein weiterer Faktor fir den niedrigeren
Diffusionskoeffizienten des S690QL ist der héhere Anteil an Restaustenitinseln zwischen den
Martensitnadeln des S690QL, siehe Kapitel 5.1.2. Diese Phase fungiert als Diffusionsbarriere,
aufgrund des deutlich niedrigeren Diffusionskoeffizenten im Austenit, vgl. Abbildung 31.

5.4.1.1 Einfluss der Versuchsparameter auf die Permeationsexperimente

Abgeleitet aus dem Kenntnisstand in 2.4.2 und den Ausfiihrungen in 4.6.1 geht hervor, dass die
wesentlichen Versuchsparameter einer Permeationsmessung die resultieren Permationsdaten
beeinflussen. Dieses Kapitel erortert im Folgenden die Einfliisse der Versuchsparameter auf die
durchgefiihrten Permeationsexperimente.
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Stromdichte

Aus der Abbildung 137 geht hervor, dass die Stromdichte die maximale Hohe der
Permeationsstromdichte beeinflusst. Eine Erhohung der Stromdichte, von 1,2 mA auf 7,2 mA,
verschiebt das Niveau der maximalen Permeationsstromdichte um circa 40 % nach (Abbildung 137,
linkes Diagramm). Die Anhebung des Beladestroms hat auRerdem zur Folge, dass die Durchbruchszeit
von Wasserstoffatomen vom Wasserstoffeintritt auf der Beladeseite bis zum Austritt auf der
Detektionsseite (anodische Seite) verkiirzt wird, sieche normierte Stromdichte in der Abbildung 137.
Dieser Zusammenhang deckt sich mit den Untersuchungen von Li et al. [210], worin ebenfalls belegt
wurde, dass die Detektion des Signals auf der Austrittsseite wahrend des Permeationsversuchs
(anodische Permeationsstromdichte) mit steigendem kathodischem Beladestrom in den
Permeationsproben zunahm. Die Autoren flihren diesen Zusammenhang darauf zurlick, dass hohere
Strome zur Entwicklung von mehr Wasserstoffatomen auf der Kathodenoberflache (Eintrittsseite)
flhren, wodurch die Menge an diffusiblen Wasserstoff zunimmt und damit die Stromdichte an der
Anode erhoht.
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Abbildung 137: Héhe der Permeationstransienten (links) und Verschiebung der normierten
Permeationsstromdichte (rechts) in Abhdngigkeit der Stromdichte

Der kathodische Ladestrom wird zunachst zur Entfernung der Oxidschicht an der Kathodenoberflache
verwendet. Je hoher der kathodische Beladestrom ist, desto kiirzer ist nachweislich die Zeit bis zur
Detektion des Wasserstoffs auf der Austrittsseite. Dadurch wird die Diffusionsgeschwindigkeit von
Wasserstoff in den Permeationsproben mit einer Erhdhung des kathodischen Beladestroms deutlich
beschleunigt. Es sei an dieser Stelle angemerkt, dass eine Werkstoffschadigung durch einen fir den
Werkstoff zu hohen Beladestrom in Form von Blisterbildung zu vermeiden ist. Der erzeugte
Wasserstoff durch eine kathodische Beladung wéahrend der Permeation ist erwiinscht, weil im
Vergleich zu einer freien Korrosion eine gleichbleibende Wasserstoffversorgung, ohne Bildung von
Korrosionsprodukten, auf der Eintrittsseite gewahrleistet werden kann. Eine Versuchsdurchfiihrung
unter freier Korrosion wirde eine korrosive Reaktion an der Oberflaiche der Permeationsprobe
hervorrufen, sodass die Permeationsdaten aufgrund einer Deckschichtbildung bzw.
Geflgeinhomogenitaten nicht schlissig verwertbar sind. Die Folge waren abweichende
Diffusionskoeffizienten im Vergleich zum untersuchenden deckschichtfreien Werkstoff [215]. Die
Autoren in [211] belegen ebenfalls in einem mikrolegierten héherfesten Stahl die Zunahme der
maximalen Permeationsstromdichte mit steigender Stromdichte. Weiterhin wird in [211] dargelegt,
dass auch die Diffusionskinetik unter hohen Stromdichten beschleunigt wird. Diese Ergebnisse und
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die der Literatur [210-212] belegen, dass der stationdre Wasserstofffluss (Permeationsstromdichte)
mit steigender Beladestromdichte zu- und die Durchbruchszeit abnimmt.

Probendicke

Neben der Beladestromstdrke liegt in der Permeationsprobendicke noch ein weiterer wesentlicher
Einflussfaktor vor. Das Diagramm oben links in der Abbildung 138 zeigt die Abhédngigkeit der
maximalen Permationsstromdichte bzw. des Wasserstoffflusses von der Probendicke. Mit steigender
Probendicke wird die maximale Permeationsstromdichte abgesenkt. Dieser Zusammenhang stellt
eine Abhangigkeit der Permeation und Diffusionsparameter von der Probendicke dar. Diese
Ergebnisse werden in den Untersuchungen von Addach etal. an Eisen [213] bzw. Lietal [210]
bestatigt. Aufgefihrt wird, dass die Abnahme des Steady-State-Bereichs mit zunehmender
Probendicke auf ein Wasserstofftransportverhalten zuriick, welches signifikant durch Trapping,
bspw. durch Korngrenzen, bestimmt wird. Es kann davon ausgegangen werden, dass das
Wasserstofftrapping mit zunehmender Probendicke immer dominanter wird. In der rechten
Darstellung (Abbildung 138) ist die Verschiebung der erstmaligen Detektion eines Signals in
Abhangigkeit der Probendicke abgebildet. Deutlich zu sehen ist, dass mit abnehmender Probendicke
die Zeit sinkt. Dieses Ergebnis und die der Literatur [210] belegen, dass die Durchbruchszeit des
Wasserstoffs mit sinkender Permeationsprobendicke verkiirzt wird. In der Abbildung 138 unten
rechts wird mit Hilfe einer linearen Regression nachgewiesen, dass die Quadratwurzel der
Durchbruchszeit bzw. Detektion des Signals im  direkten Zusammenhang zur
Permeationsprobendicke, woraus eine Verknipfung der Plausibilitdt der Diffusion abgeleitet werden
kann. Der nahezu ideale Permeationsversuch ist dann gegeben, wenn durch eine Extrapolation der
linearen Regression der Ergebnisse in der Abbildung 138 unten rechts der Koordinatenursprung
erfasst werden wiirde. Diese Ergebnisse und die in der Literatur [213, 214] belegen, dass wahrend
der Versuche eine Oberflachenreaktion auf der Austrittsseite (Detektionsseite/Anodenseite) mit der
Losung stattfindet. Auf der Anodenseite findet zunachst die Aufzeichnung des Hintergrundstroms
statt, welcher auf ein sehr niedriges Niveau abféllt. Dieser vorbereitende Schritt fiir die nachfolgende
Durchfiihrung des Permeationsschrittes besteht aus einer Oberflachenreaktion zwischen dem
Werkstoff (Permeationsprobe) und der wassrigen Losung (NaOH) auf der Austrittsseite, wodurch sich
eine Passivschicht ausbildet. Deswegen wurden alle Permeationsversuche unmittelbar nach dem
Abfall des Hintergrundstroms auf eine Stromdichte von 0,05 pA/cm? gestartet. Eine Verldngerung der
Passivierungszeit (Einwirkzeit der Oberflachenreaktion bzw. korrosive Wirkung) wiirde die
Permeationskurve absenken, sodass die maximale Permeationsstromdichte im Steady-State-Bereich
niedriger ausfallt [213].
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Abbildung 138: HGhe der maximalen Permeationsstromdichte in Abhdngigkeit der Probendicke (links) und
Verschiebung der Zeit von der Signaldetektion in Abhéngigkeit der Probendicke (rechts)

Die zunehmende Oberflachenreaktion bildet eine Oberflache, welche eine Permeationsbarriere
darstellt. Abgeleitet dessen besteht ein Einfluss moglicher Oberflachenreaktionen auf den
Diffusionskoeffizient in Abhdngigkeit der Blechdicke. Daher ist es empfehlenswert, diesen
Zusammenhang, wahrend der Permeationsversuche in Abhangigkeit der Dicke zu beleuchten, weil
somit mogliche Einfliisse auf unterschiedliche Oberflachenreaktionen vermieden werden kann.

Eine Fragestellung ist, ob die Wasserstofftransportprozesse in sehr diinnen Stahlmembranen durch
Volumendiffusion oder durch Oberflaichenreaktionen gesteuert werden. Grundlegend liefern
Stahlmembranen, welche eine kritische Dicke Uiberschreiten, zuverlassige
Wasserstoffpermeationsdaten, weil der diffusionskontrollierte Mechanismus dominiert. Die Grenze
zwischen einer diinnen und einer dicken Probe ist jedoch kein Standardwert, sondern wird viel mehr
vom Elektrolyten (hydrierenden Medien) bspw. auf der Eintrittsseite durch Oberflachenreaktionen
und dem Beladestrom, siehe Abbildung 137, bestimmt. In diesen zugrundliegenden
Permeationsversuchen, unter elektrochemischer Versuchsbedingung (kathodischer Beladung), wird
die Bildung von Korrosionsprodukten, welche als Barriere gegen den nachfolgenden
Wasserstoffeintrag in die Permeationsprobe (Membran) wirken, effektiv unterdriickt [215]. Aus der
Literatur geht hervor, dass die kritische Dicke fir den dominierenden Diffusionsprozess in
Abhédngigkeit von den kathodischen Beladungsparametern sowie den Stahleigenschaften variieren
kann [217].
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5 Ergebnisse und Diskussion

Die  Darstellung der Permeationsstromdichte in  Abhdngigkeit der umgekehrten
Permeationsprobendicke ist aus  wissenschaftlicher  Sicht zur  Qualifizierung  der
Permeationsversuche, ob ein stationdrer Zustand vorliegt bzw. die Fick’schen Diffusionsgesetze
anwendbar sind, empfehlenswert. In der Abbildung 138 das linke Diagramm in der unteren Reihe
zeigt die Permeationsstromdichte im Steady-State-Bereich in Abhangigkeit der reziproken
Permeationsprobendicke. Die lineare Regression der Permeationsdaten belegt, dass der gemessene
Diffusionsfluss im Bereich von 0,1 mm bis 0,75 mm umgekehrt proportional zur Probendicke ist. Die
lineare Beziehung zwischen dem Diffusionsfluss und der reziproken Probendicke bedeutet, dass der
gemessene Permeationsfluss dem Fick‘schen Diffusionsverhalten folgt und die Membran unter einer
kontrollierten Diffusion steht. Aufbauend zur Permeationsstromdichte (iber den reziproken
Probendicken sind die Werte des scheinbaren Diffusionskoeffizienten in Abhangigkeit von der
Probendicke auf Basis der Durchbruchszeit mit Hilfe der analytischen Lésung der Fick’schen
Diffusionsgleichungen in der Abbildung 138 abgetragen. Dieser Zusammenhang zeigt eine fallende
Tendenz bzw. Abnahme des Diffusionskoeffizienten mit Verringerung der Permeationsprobendicke.
Diese Ergebnisse und die der Literatur [215] belegen, dass unter elektrochemischer
Versuchsbedingung (kathodischer Beladung) die Bildung von Korrosionsprodukten, welche als
Barriere gegen den nachfolgenden Wasserstoffeintrag in die Permeationsprobe wirken, effektiv
unterdriickt werden kann. Die Volumendiffusion ist sichergestellt, wenn die Wasserstoffdiffusion
durch die Membran langsamer ist als die Oberfldchenkinetik [156]. Es konnte gezeigt werden, dass
eine stabile volumenkontrollierte Diffusion bereits bei einer Permeationsprobendicke von 0,1 mm
vorliegt.

Einfluss Versuchsparameter Stromdichte und Probendicke auf den
Diffusionskoeffizienten

Die diskutierten Effekte der verschiedenen Parameter (Stromdichte, Probendicke) wirken aufgrund
der mathematischen Abhangigkeit der Berechnungsvorschriften der Diffusionskoeffizienten, vgl.
Tabelle 4, auf die Permeationsdaten. Die Diagramme in der Abbildung 139 stellen die effektiven
Diffusionskoeffizienten liber die Permeationsprobendicke fiir die GWS des S690QL bzw. S700MC in
Abhédngigkeit der Berechnungsvorschriften dar. Deutlich werden zum einen die Abhangigkeit des
Diffusionskoeffizienten von der Berechnungsmethode und zum anderen die Abhéangigkeit zur
Probendicke.

Diffusionskoeffizient - zeitabhdngig

Grundlegend wird der Diffusionskoeffizient mit den beiden zeitabhdngigen Berechnungsvorschriften
(break-through bzw. time-lag) durch den zeitlichen Verlauf der Permeationsstromdichtekurve
beeinflusst. Die in der Abbildung 139 dargestellten Unterschiede zwischen den zeitabhdngigen
Methoden beruhen auf einer Interaktion der Permeationsoberflaiche mit dem Elektrolyten. Die
Minimierung der Einfliisse (Elektrolyt und Stromdichte) auf die Durchbruchszeit liefert die
modifizierte time-lag Methode im rechten Diagramm in der Abbildung 140. Die modifizierte time-lag
Methode flhrt zu einer Anndherung des Drimod an den Dwp.

Die Berechnung des Diffusionskoeffizienten nach der modifizierten time-lag Methode erfolgt durch
die Subtraktion der Zeit bis zur ersten Detektion des Wasserstoffs von der ti,g-Zeit, siehe Tabelle 4.
Die verlangerte tg-Zeit flihrt zu einer Unterbewertung der analytisch bestimmten
Diffusionskoeffizienten, vgl. Abbildung 139. Die Anwendung der modifizierten tiag-Zeit in Kombination
mit der  konventionellen time-lag Methode ermdglicht die Berechnung von
Wasserstoffdiffusionskoeffizienten, welche die Elektrolyteffekte vernachlassigen [139, 207, 283]. Die
Werte beider Drimog Signalisieren einen Anstieg mit steigender Permeationsdicke. Es ist anzunehmen,
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5 Ergebnisse und Diskussion

dass bei hoheren Permeationsdicken oberhalb von 1 mm der Drimog Stdrker anwachst im Vergleich
zum Dwp.

Diffusionskoeffizient — zeitunabhéngig

Zur Bestimmung des maximalen Diffusionskoeffizienten wurde die Wendepunktmethode eingesetzt.
Diese Methode nutzt den Anstieg der Permeationstransienten, wodurch eine genauere Abbildung
der Wasserstoffdiffusion erreicht wird.
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Abbildung 139: Vergleich Diffusionskoeffizienten in Abhdngigkeit der Probendicke im S690QL und S700MC

Im linken Diagramm der Abbildung 140 ist der Zusammenhang zwischen den Diffusionskoeffizienten
und der Beladestromdichte dargestellt. Unabhangig von der Methode erfahren beide Werkstoffe
eine Zunahme der analytisch berechneten Diffusionskoeffizienten mit dem Anstieg der
Beladestromdichte. Die Abhangigkeit der maximalen Permeationsstromdichte bzw. der
Durchbruchszeit von der Beladestromdichte wirkt sich analytisch auf die zugrundeliegenden
Berechnungsvorschriften gemall Tabelle 4 aus [210, 211]. Insbesondere erhoht sich die
Permeationsstromdichte mit zunehmender Beladestromstarke im stationdaren Zustand, siehe
Abbildung 137. Eine steigende kathodischer Beladestromdichte hat zur Folge, dass die Zeit bis zur
ersten Detektion des Wasserstoffsignals auf der Austrittseite deutlich verkiirzt wird und
infolgedessen die Wasserstoffdiffusionsrate an der Kathode deutlich beschleunigt stattfindet.
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Abbildung 140: Diffusionskoeffizient in Abhdngigkeit von der Beladestromdichte (links) und Vergleich der

Berechnungsmethode Time-Lag mit Time-Lag modifiziert (rechts) in Abhdngigkeit der Permeationsprobendicke
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Dies ist auf die Tatsache zurlickzufiihren, dass hohere Stréme die Entwicklung von
Wasserstoffatomen auf der Kathodenoberflache steigern, wodurch die Menge an diffusiblem
Wasserstoff zunimmt. Diese Ergebnisse und die der Literatur [210-212] belegen, dass der stationare
Wasserstofffluss (Permeationsstromdichte) mit steigender Beladestromdichte zu- und die
Durchbruchszeit abnimmt. Daraus leitet sich ab, dass die Beladestromdichte die
Wasserstoffdiffusion, insbesondere die Messwerte, unabhangig von der Berechnungsmethode des
Diffusionskoeffizienten, selbst beeinflusst. Dieser Zusammenhang deckt sich auch mit den
Ergebnissen in der Arbeit von Rhode [139].

Zusammenfassend ist zu betonen, dass die effektive Diffusionsfédhigkeit nicht nur vom Werkstoff bzw.
chemischen Zusammensetzung/Herstellung abhdngig ist, sondern auch eine Funktion der
experimentellen Versuchsparameter (bspw. Stromdichte oder Dicke) ist [120, 232]. Diese Umstdnde
bedingen eine Vielzahl von experimentell ermittelten Diffusionskoeffizienten in der Literatur, wodurch
Streubdinder in der Darstellung der Diffusionskoeffizienten entstehen.

5.4.2 Temperaturabhingige Diffusionskoeffizienten

Die Ermittlung der verschiedenen temperaturabhdngigen Diffusionskoeffizienten im Bereich von
25 °C bis 400°C basiert auf der Analyse der Effusionskurven. Ein wesentlicher Bestandteil dieser
Untersuchungen sind die Zusammenhdnge und Optimierungen zur Bestimmung der
temperaturabhangigen Diffusionskoeffizienten aus dem Abschnitt 4.6.2.

5.4.2.1 GWS S690QL und S700MC

Die Kombination der Tragergasheillextraktion zur Bestimmung der Effusionskurven mit einem
gekoppelten Massenspektrometer erlaubt eine sehr hohe Auflosung und genaue Auswertung. Die
Basis bilden die in den Kapiteln 2.4.2.2 bzw. 4.6.2 beschriebenen Methoden bzw. die Methode der
Halbwertszeit-Bestimmung. Fundamentale Zusammenhange zur analytischen Berechnung der
Diffusionskoeffizienten anhand von Effusionskurven liefern Fromm und Gebhardt [219]. Fiir die in
dieser Arbeit zugrundeliegenden zylindrischen Proben erfolgte die Berechnung nach der Methode |
in Tabelle 5.

Die Abbildung 141 zeigt die logarithmierten Konzentrationskurven, normiert auf die absolut
aufgenommene Wasserstoffkonzentration, von 25 °C bis 400 °C fir den GWS des S690QL (links) bzw.
den GWS des S700MC (rechts).
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Abbildung 141: Normierter Konzentrationsverlauf bei verschiedenen Temperaturen fiir die GWS S690QL (links) und
S700MC (rechts)
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Diese Darstellung bildet die Basis fiir die Bestimmung der tos-Zeit, wonach 50% der
Gesamtwasserstoffkonzentration effundiert ist. Diese liefert wiederum den Eingangswert fir die
Berechnung der temperaturabhéngigen Diffusionskoeffizienten nach Methode I.In der Abbildung 142
bzw. in der Tabelle 17 sind die jeweiligen Diffusionskoeffizienten in Abhangigkeit der Temperatur fir
den $690QL (links) und S700MC (rechts) abgetragen. Die Ergebnisse zeigen eine qualitative
Ubereinstimmung  der  Diffusionskoeffizienten  bei  Raumtemperatur  zwischen  der
Permeationsmethode und der Effusionskurve bei 25°C. Analog zu den elektrochemischen
Permeationsmessungen weist der S690QL im Vergleich zum S700MC einen niedrigeren
Diffusionskoeffizienten bei 25 °C auf.
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Abbildung 142: Temperaturabhdngige Diffusionskoeffizienten im S690QL (links) und S700MC (rechts) im GWS von
25 °C bis 400 °C

Grundsatzlich unterscheiden sich die Diffusionskoeffizienten von Permeationsversuchen bei RT
gegenliber den Effusionskurven bei RT mit Hilfe der TragergasheiBextraktionsmethode. Die
Permeationsmethode wird durch den unmittelbaren zeitverzégerten Wasserstofftransport durch
den Aufbau einer steigenden Transienten charakterisiert. Die Ergebnisse und die in der Literatur [139,
284] belegen den Zusammenhang, dass die analytisch berechneten Diffusionskoeffizienten anhand
von Effusionsversuchen bei Raumtemperatur hoher ausfallen im  Vergleich zu
Permeationsexperimenten. Aus dem Kenntnisstand zur Analyse der Loslichkeitsprodukte in der
Abbildung 64 geht hervor, dass die Anlassbehandlung des Vergilitungsstahls S690QL zu einer Bildung
von VC-Phasen in der Matrix fiihrt.

Tabelle 17: Temperaturabhéingige Diffusionskoeffizienten GWS $S690QL und S700MC von 25 °C bis 400 °C

Diffusionskoeffizient in 103 mm?2/s

Tin°C
$690QL S700MC
25 0,71 +0,05 0,75+ 0,05
50 1,25+0,11 1,20+0,13
75 1,57 £0,03 1,39+0,07
100 2,09+0,1 1,73+0,1
200 3,42+0,0 3,07+0,11
300 4,53+0,25 3,72+0,25
400 4,78 + 0,40 4,04+0,0
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Diese fuhren zu einem Anstieg der Wasserstofffallen (Trapping), wodurch sich der gesamte
Diffusionsprozess verzogert [285, 286]. Eine Zunahme der Auslagerungstemperatur auf 50 °C lasst
den Diffusionskoeffizienten im S690QL geringfiigig starker anwachsen im Vergleich zum S700MC. Der
Anstieg der Effusionstemperatur auf 400 °C fiihrt in beiden Werkstoffen zu einem starken Zuwachs
der Diffusionskoeffizienten.

Zusammenfassend ldsst sich sowohl aus den Permeationsversuchen als auch aus den Effusionskurven
ein geringfiigig niedrigeren Diffusionskoeffizienten bei Raumtemperatur fiir den S690QL ableiten. Die
Analyse der Diffusionskoeffizienten verdeutlicht, dass der S690QL im Temperaturbereich von 50 °C bis
400 °C liber einen héheren Diffusionskoeffizienten verfiigt. Daraus ldsst sich bereits ein hoher
reversibel getrappter Wasserstoffanteil mit niedriger Aktivierungsenergie fiir das Vergiitungsgefiige
ableiten. Die Summe der diffusionshemmenden Effekte im Gefiige des S700MC wirken sich mit
steigender Temperatur stdrker aus.

5.4.2.2 WEZ S690QL und S700MC

In der Abbildung 143 sind die Kurven der normierten Konzentrationskurven fir die GK- bzw. FK-WEZ
des S690QL dargestellt. Fir die WEZ wurden die Diffusionskoeffizienten bei 25 °C, 50 °C, 100 °C und
200 °C analysiert. Die GegenuUberstellung der normierten Konzentrationskurven der GWS in der
Abbildung 141 belegt im unteren Temperaturbereich die hdheren tos-Zeiten in der WEZ. Die
vergleichende Analyse der Efusionskurven in der GK- bzw. FK-WEZ des S690QL verdeutlicht die
hohere tos-Zeit in der FK-WEZ im unteren Temperaturbereich von 25 °C und 50 °C.
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Abbildung 143: Normierter Konzentrationsverlauf bei verschiedenen Temperaturen fiir die GK-WEZ (links) und FK-
WEZ (rechts) des S690QL

Anhand dieser Zusammenhdnge ergeben sich auf Basis der tos-Zeit folgende Unterschiede im
Wasserstofftransportverhalten in  der WEZ, dargestellt in der Abbildung 144. Die
Diffusionskoeffizienten der GK- bzw. FK-WEZ verzeichnen oberhalb von 100 °C keine nennenswerten
Unterschiede in der Wasserstoffdiffusion, Abbildung 144. Es sind lediglich noch leicht abgesenkte
Diffusionskoeffizienten in der WEZ im Vergleich zum GWS abzuleiten. Die Diffusionskoeffizienten der
WEZ nahern sich dem Niveau des GWS an. Aus der Analyse der Diffusionskoeffizienten in der FK-WEZ
des S690QL gegeniiber der GK-WEZ geht eine starkere Abnahme hervor. Wie bereits im
Kenntnisstand unter dem Abschnitt 2.4.2 erldutert, wird in der Literatur [138, 174, 181-186] die
Wirkung der KorngrofRe auf das Diffusionsverhalten kontrovers diskutiert. Auf der einen Seite stellen
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Korngrenzen aufgrund ihrer Phasengrenzflichen Wasserstofffallen dar. Auf der anderen Seite
fungieren Sie als Diffusionswege, wodurch der Wasserstofftransport erhoht wird.
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Abbildung 144: Temperaturabhdngige Diffusionskoeffizienten fiir die GK-WEZ (links) und FK-WEZ (rechts) des
5690QL von 25 °C bis 200 °C

Die Korngrenzen bzw. eine Abnahme der KorngroRe muss nicht notwendigerweise die
Wasserstoffdiffusion férdern, weil diese bevorzugte Diffusionspfade darstellen. Diese Ergebnisse und
die in der Literatur [187] belegen, dass Korngrenzen entgegengesetzte Effekte auf die
Diffusionsfahigkeit von Wasserstoff ausiiben konnen. Die schnellste Diffusion ist bei einer
ZwischenkorngroBe zu erwarten. Mit abnehmender KorngroRe nimmt die Flache pro Volumeneinheit
zu und die Wasserstoffmobilitat steigt in Abhdngigkeit der wachsenden Korngrenzenflache. Eine
kleinere KorngroRBe minimiert die Wasserstoffdiffusion durch Trappingeffekte an den Knotenpunkten
der Korngrenzen, weil diese durch die kleinere KorngréBe ansteigen. Damit verbunden kann der
Diffusionskoeffizient deutlich abnehmen. Die Resultate in dieser Arbeit zur hd&heren
Diffusionsgeschwindigkeit in der Abbildung 144 in der GK-WEZ, welche fast das Niveau des GWS
erreicht, bestatigen die Zusammenhange aus dem Kenntnisstand im Abschnitt 2.4.2. Dariber hinaus
bietet dieses Modell von Ichimura et al. [188] sowohl in den Permeationsexperimenten als auch tber
die Halbwertszeitbestimmung durch die TGHE eine theoretische Grundlage fiir den experimentell
bestimmten hoheren Diffusionskoeffizienten des S700MC GWS im Vergleich zum GWS des S690QL.
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Abbildung 145: Normierter Konzentrationsverlauf bei verschiedenen Temperaturen fiir die GK-WEZ (links) und FK-
WEZ (rechts) des S700MC
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Die normierten Konzentrationsverlaufe der GK- bzw. der FK-WEZ des S700MC sind in der Abbildung
145 dargestellt. Die Gegeniberstellung zwischen der GK- und der FK-WEZ belegt eine Verschiebung
der tos-Zeit bei 25 °C in der GK-WEZ zu hoheren Zeiten. Die Unterschiede der Konzentrationskurven
im Temperaturbereich von 50 °C bis 200 °C fallen wesentlich geringer aus. Diese Zusammenhénge
spiegeln sich abgeleitet auch in den resultierenden temperaturabhangigen Diffusionskoeffizienten in
der Abbildung 146 wider. Sowohl in der GK-WEZ als auch in der FK-WEZ ist ersichtlich, dass der
Wasserstofftransport gegeniiber dem GWS niedriger ausfallt.
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Abbildung 146: Temperaturabhdngige Diffusionskoeffizienten fiir die GK-WEZ (links) und FK-WEZ (rechts) des
S700MC von 25 °C bis 200 °C

Zusatzlich zeichnet sich in der GK-WEZ des S700MC gegenlber der FK-WEZ ein geringfiigig
abgesenkter Diffusionskoeffizient bis 50 °C ab. Mit steigender Temperatur oberhalb von 50 °C nimmt
die Abhangigkeit des Diffusionskoeffizienten von dem Gefiige ab. Analog zum S690QL nadhern sich die
temperaturabhangigen Diffusionskoeffizienten der WEZ des S700MC dem GWS an, vgl. Abbildung
146 mit Abbildung 144. Zusammenfassend sind in der Tabelle 18 die temperaturabhangigen
Diffusionskoeffizienten der GK- bzw. FK-WEZ beider Werkstoffe gegeniibergestellt.

Tabelle 18: Temperaturabhéingige Diffusionskoeffizienten WEZ S690QL und S700MC von 25 °C bis 200 °C

Tin Diffusionskoeffizient in 10 mm?2/s
°C $690QL S690QL GK- S690QL FK- S700MC S700MC GK- S700MC FK-
GWS WEZ WEZ GWS WEZ WEZ

25 0,71+0,05 0,66+0,06 0,43+0,05 0,75+0,05 0,59+0,07 0,64 +£0,04

50 1,25+0,11 0,91+0,12 0,81+0,11 1,20+0,13 1,09+0,22 1,17 £ 0,05

100 2,09+0,10 1,91+0,06 1,95+0,15 1,73+0,10 1,73+0,11 1,76 £0,21

200 3,42+0,00 2,24+0,30 3,11+0,06 3,07+0,11 2,77+0,18 2,85+0,14

Schlussfolgernd aus diesem Abschnitt fallen die Diffusionskoeffizienten in der WEZ gegeniiber dem
GWS in beiden Werkstoffen niedriger aus. Dieser Effekt wird durch diffusionshemmende Wirkung
einer Zunahme von getrapptem Wasserstoff verstdrkt. Der diffusible Gesamtwasserstoff im
jeweiligen Gefiige besteht aus einem diffundierenden Anteil im Metallgitter und einem freiwerdenden
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Anteil aus den vorliegenden Traps. Im folgenden Abschnitt wird auf Basis der Effusionskurven der
freiwerdenden Wasserstoffanteil aus den Traps bei entsprechender Temperatur erértert.

Wasserstoffloslichkeit und —trappingverhalten aus den temperaturabhdngigen
Diffusionskoeffizienten

Entsprechend der Vorgehensweise nach Rhode [139] wurde die Gesamtwasserstoffkonzentration
Uber eine zweistufige Temperaturauslagerung experimentell ermittelt. Zunachst wurde die
Effusionskurve bei entsprechender Temperatur zur Berechnung des korrelierenden
Diffusionskoeffizienten, analog des im Abschnitt 5.4.2 beschriebenen Verfahrens, bestimmt. Dieser
Kurve ist dementsprechend ein Anteil der Wasserstoffkonzentration zugeordnet, siehe Abbildung
147. Die abhangig vom Gefiige verbleibende Wasserstoffkonzentration wird durch die zweite Stufe
der Warmauslagerung bei 900 °C ermittelt. Zusammengefasst setzt sich die aufgenommene
Gesamtwasserstoffkonzentration (HDgesamt) aus dem ersten Teil (HD1. 1eil) und dem zweiten Teil (HD,.
Teil) ZUSAMMen:

HDgesamt = HD1. Teil + HD2. Teil Gl. 34

Die Abbildung 147 und folgend stellen die Wasserstoffanteile im Temperaturbereich von
Raumtemperatur bis 120 °C dar. Die aufgenommene Gesamtwasserstoffkonzentration im GWS des
S690QL betrdgt 3,4 ppm. Demgegeniber [6st der GWS des S700MC geringflgig mehr
Gesamtwasserstoff von ca. 4,2 ppm. Die Analyse der einzelnen Wasserstoffanteile bezogen auf den
Gesamtwasserstoff bei 25 °C weist einen getrappten Wasserstoffanteil (2. Teil) von circa 0,5 ppm auf.
Mit steigender Temperatur auf 50 °C und dariber hinaus ist kein signifikant verbleibender 2.
Wasserstoffanteil detektierbar, siehe Abbildung 147 (links). Demgegeniiber zeigt der S700MC ein
hoéheres Potential zum Trappen von Wasserstoff bis circa 100 °C, siehe Abbildung 147 (rechts). Von
Raumtemperatur bis 50 °C erstreckt sich ein Plateau (2. Teil), wonach circa ein 1 ppm vom gel&sten
Gesamtwasserstoff getrappt sind.
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Abbildung 147: Anteil diffusibler und reversibel getrappter Wasserstoff in Abhdngigkeit der Temperatur im GWS
5690QL (links) und S700MC (rechts)

Im Bereich von 50 °C bis 75 °C ist weiterhin ein fallender Wasserstoffanteil von circa 0,5 ppm
getrappt. Gegenuiber dem S690QL ist nachweislich bis 100 °C ein 2. Wasserstoffanteil detektierbar,
vgl. Abbildung 147. Diese Trappingcharakteristik des S700MC im GWS wirkt diffusionshemmend,
woraus die niedrigeren Diffusionskoeffizienten gegeniiber dem S690QL resultieren, vgl. Tabelle 18.
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Im Kapitel 5.1.2 wurde fiir den GWS des S700MC eine kleinere KorngrofRe nachgewiesen. Dies steht
im Zusammenhang eines groReren Effekts des Trappings an Korngrenzen, wodurch eine Absenkung
des Diffusionskoeffizienten eintritt. Das Legierungskonzept in Kombination mit dem
thermomechanischen Walzen des S700MC generieren eine hohe Anzahl von Phasengrenzen
zwischen Einschlissen und Ausscheidungen im Gitter. Aus der Literatur [176] geht von diesen
Gitterbaufehlern eine diffusionshemmende Wirkung hervor.

In der Abbildung 148 sind die einzelnen Wasserstoffanteile der GK-WEZ und FK-WEZ des S690QL mit
8s tg/s-Zeit gegenlibergestellt. Im Vergleich zum GWS (Abbildung 147) ist die aufgenommene
Gesamtwasserstoffkonzentration in GK-WEZ von circa 3,5 ppm auf circa 6 ppm angestiegen.
Zusatzlich verflgt die GK-WEZ Uber ein deutlich hoheres Trappingvermogen. Bei 25 °C werden bis zu
1,5 ppm Wasserstoff vom Gesamtanteil getrappt. Bis 50 °C ist der 2. Teil im Vergleich zum GWS noch
erhoht. Dies belegen auch die niedrigeren Diffusionskoeffizienten in der GK-WEZ, vgl. Tabelle 18.
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Abbildung 148: Anteil diffusibel und reversibel getrappten Wasserstoffs in Abhdngigkeit der Temperatur in der GK-
WEZ 8s (links) und in der FK-WEZ 8s (rechts) des S690QL

Das feinkornigere Geflige des $690QL im rechten Diagramm (Abbildung 148) mit den gestiegenen
Phasengrenzanteilen verfigt Giber eine nochmals héhere Wasserstoffloslichkeit von circa 7,5 ppm im
Vergleich zur GK-WEZ. Im Vergleich zum GWS des S690QL in der Abbildung 147 liegt eine deutliche
Steigerung von tiber 50 % der aufgenommenen Wasserstoffkonzentration vor.

Im Kapitel 5.2.2 wurden die Einflisse von schweitechnischen Temperaturzyklen auf den
thermomechanischen Lieferzustand des S700MC erortert. Die Verschiebung und teilweise
Aufhebung der festigkeitssteigernden Mechanismen spiegelt das Ergebnis beziglich der
Wasserstoffloslichkeit bzw. -trappingverhalten in der GK- und FK-WEZ wider, Abbildung 149. In
beiden WEZ liegt qualitativ dhnlicher Verlauf zwischen dem freiwerdenden und getrappten
Wasserstoff vor.
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Abbildung 149: Anteil diffusibler und reversibel getrappten Wasserstoffs in Abhdngigkeit der Temperatur in der
GK-WEZ 8s (links) und in der FK-WEZ 8s (rechts) des S700MC

Die Unterschiede in der Kinetik des Kornwachstums sind in beiden WEZ-Geflige gering, woraus eine
ahnliche KorngréRe resultiert, vgl. Abbildung 63 im Kapitel 5.1.3.1. Dies fuhrt zu einem
vergleichbaren Lésungsvermaogen von circa 4,8 ppm in der GK-WEZ gegenliber circa 4,6 ppm in der
FK-WEZ, siehe Abbildung 149. Der schwach ausgepragte hohere 2. Teil der Wasserstoffkonzentration
bzw. der ansteigende 1. Teil belegt eine marginal erhdhte Trappingcharakteristik in der FK-WEZ des
S700MC. Die im Kapitel 5.1.3.2 diskutierten Loslichkeitsprodukte der verschiedenen Ausscheidungen
in Abhangigkeit der Temperatur deuten auf nicht in Losung gegangener MX-Phasen in der FK-WEZ
hin. Das erhoht geringfligig Trappingcharakteristik gegentiber der GK-WEZ. Im Vergleich mit dem
GWS des S700MC in der Abbildung 147 ist ein zweifach so hoher Anteil an getrappten Wasserstoff
beobachtbar, weil die Ausscheidungen im GWS noch nicht thermisch beeinflusst wurden.

Diese Ergebnisse belegen zum einen deutliche Trappingunterschiede zwischen den beiden GWS und
zum anderen konnte gezeigt werden, dass ein schweiltechnischer Temperatur-Zeit-Zyklus ein
anderes Trappingverhalten zur Folge hat.

Die nachfolgenden Diagramme bilden die Temperaturabhangigkeit der Diffusionskoeffizienten tGber
die Arrhenius Darstellung ab.
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Abbildung 150: Arrhenius Darstellung GWS vom 5690QL (links) und S700MC (rechts)
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Diese stellen die Grundlage zur Berechnung der Aktivierungsenergie fiir die Wasserstoffdiffusion im
Temperaturbereich von Raumtemperatur bis 400 °C im GWS bzw. bis 200 °C im SchweiRnahtgefiige
dar. Die Abbildung 150 =zeigt die Arrhenius-Beziehung fiir die beiden GWS, indem die
Diffusionskoeffizienten logarithmisch Gber die inverse Temperatur in 1/K abgetragen werden.
Abgeleitet aus den Arrhenius Darstellungen sind in der Tabelle 19 die korrelierenden
Aktivierungsenergien aus den GWS zusammengefasst. Zusatzlich gegeniibergestellt sind die
berechneten Aktivierungsenergien auf Grundlage der Diffusionskoeffizienten aus den
Permeationsexperimenten. Im  Vergleich beider Methoden ergeben sich hoéhere
Aktivierungsenergien von Uber 40 kJ/mol, weil deutlich niedrigere Diffusionskoeffizienten auf Basis
der Permeationsexperimente in beiden GWS vorliegen. Diese Werte weisen auf ein irreversibles
Trapping hin. Dieses Ergebnis und die in der Literatur [191] korrelieren mit dem deutlichen Anstieg
der Diffusionskoeffizienten oberhalb der Raumtemperatur.

Tabelle 19: Aktivierungsenergien der beiden GWS

L $690QL S700MC
Temperaturbereich in °C -
Ea in ki/mol

25-50 (Permeation) 47,81 43,38
25-50 8,20 6,44

25-75 6,07 4,59
25-100 5,70 4,25
50-75 3,45 2,30
50-100 4,42 3,13
75-100 5,59 4,14
100-200 3,23 3,95
100-400 2,69 2,82
200-300 2,69 2,30
200-400 2,10 1,70

Unabhidngig einer Unter- bzw. Uberbewertung der Aktivierungsenergien zeigt sich die
Temperaturabhangigkeit in den verschiedenen Bereichen. Die Aktivierungsenergie von tiber 8 kJ/mol
im GWS des S690QL deutet auf eine Bindung des Wasserstoffs im Spannungsfeld von Versetzungen
hin, da von einer hoheren Versetzungsdichte im S690QL auszugehen ist [94]. Grundsatzlich deuten
die Aktivierungsenergien des S690QL GWS auf eine starkere Interaktion im Temperaturbereich bis
100 °C hin. Der S700MC verfiugt lber leicht erhdhte Aktivierungsenergien im Temperaturbereich
oberhalb von 100 °C.

Die Temperaturabhangigkeit der Diffusionskoeffizienten in der WEZ mit Hilfe der Arrhenius
Darstellung ist in der Abbildung 151 zusammengefasst. Die resultierenden Aktivierungsenergien sind
in der Tabelle 20 aufgelistet.
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Abbildung 151: Arrhenius Darstellung WEZ vom S690QL (links) und S700MC (rechts)

Im Fall der WEZ des S690QL ist eine Zunahme der Aktivierungsenergie im Temperaturbereich von
50 °C bis 100 °C zu verzeichnen. Die Aktivierungsenergie in der GK-WEZ steht im Zusammenhang mit
der hohen Versetzungsdichte. Demgegentiiber steigt die Aktivierungsenergie in der FK-WEZ auf
7,6 kl/mol.

Tabelle 20: Aktivierungsenergien in der GK- bzw. FK-WEZ des S690QL bzw. S700MC

. $690QL S700MC
Temperaturbereich
in°C GK-WEZ FK-WEZ GK-WEZ FK-WEZ
Eain ki/mol

25-50 4,30 8,76 8,47 8,49
25-100 5,75 8,01 5,61 5,27
50-100 6,52 7,59 4,07 3,54
50-200 4,61 4,82 3,42 3,27
100-200 3,36 2,98 2,98 3,08

Der Anstieg in der FK-WEZ entsteht zum einen durch die kleinere KorngréBe und zum anderen mit
der hohen Versetzungsdichte, da die gleiche Abkiihlzeit von 8s gegeniiber der GK-WEZ vorliegt. In

190 BAM-Dissertationsreihe



5 Ergebnisse und Diskussion

der FK-WEZ wird zur Freisetzung des Wasserstoffs im Temperaturbereich bis 100 °C eine hohere
Aktivierungsenergie im Vergleich zur GK-WEZ bendétigt. Gegeniibergestellt in der Tabelle 20 liegen in
der der WEZ des S700MC geringere Unterschiede zwischen der GK- bzw. FK-WEZ vor.

Die Optimierung des Aufheizvorgangs der Proben auf die gewiinschte Analysentemperatur erzielt eine
qualitative Verbesserung der fiir die Bestimmung der Diffusionskoeffizienten auf Grundlage der
Effusionskurven. Die ermittelten temperaturabhdngigen Diffusionskoeffizienten beider Giiten liegen
grundsdtzlich dicht beieinander. Der Diffusionskoeffizient bei Raumtemperatur auf Basis der
Effusionskurve liegt oberhalb des aus den Permeationsversuchen ermittelten Diffusionskoeffizienten.
Diese Ergebnisse und die der Literatur [139, 206] belegen, dass die Diffusionskoeffizienten ausgehend
von Effusionsversuchen, insbesondere bei niedrigen Temperaturen, tendenziell héher liegen.

5.5 Thermische Desorptionsanalyse

Grundlegend dient die thermische Desorptionsanalyse der Ermittlung von Wasserstoffeffusionspeaks
in Abhangigkeit der Temperatur. Diese bilden die Basis zur Bestimmung der Aktivierungsenergie von
Wasserstofftraps in den beiden verschiedenen Werkstoffgiten. Der Wert gibt Aufschluss tiber den
Charakter des Traps, bspw., ob dieser reversibel oder irreversibel getrappt ist. Fir die Analyse wurde
die TragergasheiBextraktionsanlage mit einem Massenspektrometer verkniipft. Die entsprechenden
Proben wurden mit konstanten Aufheizraten von Raumtemperatur bis 900 °C erwarmt. In der
Literatur [286-298] sind diverse Aktivierungsenergien von Wasserstoff in Fallen veroffentlicht. Die
Quantifizierung der Aktivierungsenergien im Schweifnahtgefiige von hdoherfester FKB mit
unterschiedlichen Legierungskonzepten ist bis dato nur unzureichend erforscht. Dariiber hinaus
haben die Messbedingungen einen signifikanten Einfluss auf die Ermittlung der Aktivierungsenergien,
bspw. die Probentemperatur.

5.5.1 Wasserstoffloslichkeit GWS und WEZ

Zunéachst wird anhand der Datenbasis aus den Messungen zur TDA die absolut aufgenommene
Wasserstoffkonzentration in den einzelnen Gefligestrukturen bewertet. Abgeleitet aus dem
Kenntnisstand geht hervor, dass die Loslichkeit und die Wasserstoffverteilung deutlich mit den
vorhandenen Gitterbaufehlern im Werkstoff wechselwirken. Aus den bisherigen Ergebnissen geht
hervor, dass eine thermische Beeinflussung (SchweiBprozess) zur Umverteilung der Gitterbaufehler,
bspw. KorngroBe, Ausscheidungscharakteristik und Versetzungsdichte, fiihrt. Die Interaktion
zwischen den unterschiedlich thermisch beeinflussten Gefligestrukturen und der aufgenommenen
Wasserstoffkonzentration ist in der Abbildung 152 zusammengefasst. Ausgehend von der Loslichkeit
der beiden GWS sind die GK- bzw. FK-WEZ mit verschiedenen tg/s-Zeiten bzw. Haltezeiten bei der
jeweiligen Spitzentemperatur abgetragen.

Die in dieser Arbeit bereits diskutierte Interaktion (2.4.2, 5.1.2 und 5.4) zwischen dem
aufgenommenen Wasserstoff und den Versetzungen wird zuséatzlich in Bezug auf die Loslichkeit
anhand folgender Untersuchungsmethode erdrtert. Aus Zugproben mit definierter Vorbelastung im
Bereich der GleichmalRdehnung wurden TDA-Proben angefertigt. Die aufgenommene
Wasserstoffkonzentration in diesen plastifizierten Gefligestrukturen fir die beiden Giten zeigt die
Abbildung 152. Die Erhéhung der Versetzungsdichte durch die zuvor beschriebene Belastung der
Zugproben im Bereich plastischer Dehnung fuhrt zu einer deutlich héheren aufgenommenen
Wasserstoffkonzentration. Am Beispiel des GWS S690QL Ubersteigt der plastifizierte GWS um Faktor
zwei den GWS und I6st darliber hinaus mehr Wasserstoff als die GK-WEZ mit einer Haltezeit von 2s.
Im Fall der FK-WEZ des S700MC Ubersteigt der plastifizierte GWS die Loslichkeit gegenliber der WEZ.
Diese Ergebnisse belegen, dass Bereiche mit hohen Versetzungen eine gesteigerte Attraktivitat fir
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Wasserstoff darstellen. Dies beinhaltet sowohl einen diffusiblen als auch einen reversiblen
Wasserstoffanteil.

107 se90aL GK-WEZ 104 $690QL FK-WEZ

Wasserstoffkonzentration ppm
Wasserstoffkonzentration ppm

7 s700MC GK-WEZ S700MC FK-WEZ
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Abbildung 152: Wasserstoffléslichkeit in Abhdngigkeit der Mikrostruktur (GWS und WEZ)

Im Fall der GK-WEZ des S690QL steigt zunachst die Loslichkeit von circa 3,5 ppm im GWS auf circa
6 ppm deutlich an. Im Bereich der GK-WEZ des S690QL mit einer Spitzentemperatur von 1350 °C ist
eine leichte Zunahme der Wasserstoffkonzentration mit Erhdhung der ts/s-Zeit von 8s auf 15s zu
verzeichnen. Die grundsatzliche Aussage ist gegeniiber der Literatur in [139], ob eine Absenkung der
tg/s-Zeit mit einer verbundenen Zunahme des martensitischen Anteils die Léslichkeit anhebt, nicht
maoglich. Aufbauend zu den Untersuchungen mit einer schweiRtypischen kurzen Verweildauer bei der
jeweiligen Spitzentemperatur in der GK- bzw. FK-WEZ wurde die Haltezeit auf 10 Sekunden
ausgedehnt, siehe Abbildung 152. Dies fuhrt in der GK-WEZ des S690QL zu einem weiteren Anstieg
der aufgenommenen Wasserstoffkonzentration auf 8 ppm bzw. auf circa 9 ppm in den Proben mit
einer tgs-Zeit von 15s, siehe Abbildung 152. Im Kapitel 5.1.3.1 in der Abbildung 63 wurde
nachgewiesen, dass die Verldngerung der Haltezeit in der GK-WEZ S690QL einen erheblichen
KorngroRenwachstum nach sich zieht. Untersuchungen von Schaupp et al. [168] an SchweiBfndhten
von hoherfesten FKB belegen, dass eine Zunahme der eingebrachten Warme (Streckenenergie) die
tg/s-Zeit ansteigen lasst, wodurch wiederum die aufgenommene Wasserstoffkonzentration ansteigt.
Die Folge wére ein hoheres Potential einer Degradation der mechanisch-technologischen Giitewerte,
weil ein hoherer Anteil von diffusiblen und getrappten Wasserstoff vorliegt. Der Loslichkeitssprung
vom GWS zur FK-WEZ ist unter anderem dem geschuldet, dass durch den Temperatur-Zeit-Zyklus mit
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einer hohen Aufheizrate, gefolgt von einer kurzen Haltezeit bei geringerer Spitzentemperatur eine
vollstandige homogene Austenitisierung nicht mehr gewahrleistet ist, wodurch ein Anteil von
Restaustenit bestehen bleibt. Dadurch kann ein entgegengesetzte Loslichkeitsverhalten auftreten,
siehe Abbildung 152, indem die aufgenommene Wasserstoffkonzentration mit steigender Haltezeit
abnimmt. Die Zunahme der Haltezeit beglinstigt eine homogene Austenitisierung des Gefliges,
wodurch der Restaustenitanteil sinkt. Analog zum S690QL liegt in der WEZ des S700MC gegenliber
dem GWS eine um Faktor 2 bis 2,5 hohere aufgenommene Wasserstoffkonzentration vor, vgl.
Abbildung 152. Die verlangerte Haltezeit von 2 s auf 10 s fiihrt auch in die GK-WEZ des S700MC mit
8s Abkdhlzeit zum Anstieg der Wasserstoffkonzentration. Eine hohe Warmeeinbringung mit einer
verlangerten Haltezeit und 15s Abkiihlzeit l1asst die Wasserstoffloslichkeit in der FK-WEZ des S700MC
auf circa 4 ppm absinken. Dies entspricht nahezu dem Niveau des GWS.

Nachweislich bestimmt der Temperatur-Zeit-Zyklus beim Schweifsen bzw. die Wédrmeeinbringung die
Wasserstoffloslichkeit. Beide Werkstoffe verfiigen (iber spezifische Léslichkeitscharakteristika durch
die unterschiedlichen Temperatur-Zeit-Zyklen. Bereits iiber die Wérmeeinbringung beim Schweifsen
wird die Léslichkeit signifikant beeinflusst und kann bei Kenntnis mit einer gezielten Wérmefiihrung
beeinflusst werden. Das DVS Merkblatt 0916 [83] Metall-Schutzgas Schweifsen von FKB empfiehlt
einen Arbeitsbereich von 5 bis 15s fiir die Verarbeitung. Aus den Ergebnissen wird fiir die
schweifStechnische Verarbeitung des S690QL die héhere tgss-Abkiihlzeit von 15s im Rahmen des
Arbeitsbereichs empfohlen, weil die Wasserstoffloslichkeit in der GK-WEZ nicht signifikant gegeniiber
8 s Abkiiheit ansteigt und in der FK-WEZ niedriger ausfdillt. Fiir den S700MC wird eine Absenkung der
ts/s-Abkiihlzeit wihrend der schweifstechnischen Verarbeitung empfohlen, weil sowohl in der GK-WEZ
als auch in der FK-WEZ die aufgenommene Wasserstoffkonzentration mit 8 s tg/s-Abkiihlzeit niedriger
ausfillt.

5.5.2 Desorptionskurven und Peakanalyse

Mit Hilfe der in 4.8 beschriebenen Methode zur quantitativen Ermittlung der realen
Probentemperatur konnte die resultierende Genauigkeit der thermischen Desorptionsanalyse
signifikant verbessert werden. Die nachfolgenden Analysen bericksichtigen das thermische
Aufheizverhalten unmittelbar nach dem Start des Aufheizvorgangs. Die Desorptionskurven zur
Bestimmung der Aktivierungsenergien sind in der Abbildung 153 mit den verschiedenen Aufheizraten
(0,1K/s, 0,2K/s und 0,4 K/s) sowohl fir die GWS als auch fir die WEZ gegenlbergestellt. Die
Temperaturabhangigkeit fuhrt gefligabhangig zu einem spezifischen Desorptionsspektrum fir jede
Aufheizrate. Caharakteristisch ausgeprdgt ist der starke Effusionspeak zu Beginn in den
Desorptionskurven und bestdtigen den im Abschnitt 2.4.2.1 beschriebenen Effekt. Mit der
Initialisierung der linearen Erwdarmung der Proben ist mitunter eine starke beginnende
Desorptionsrate zu verzeichnen, vgl. Abbildung 153. Hervorgerufen wird dieser Effekt zum einen
durch den Konzentrationsgradienten und zum anderen koénnen im oberflichennahen Bereich
(Subsurface-Konzentration) lokal hdhere Wasserstoffkonzentrationen vorliegen.
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Abbildung 153: Desorptionsraten in Abhéngigkeit der Temperatur fiir die GWS und WEZ des S690QL
bzw. S700MC

Grundlegend spiegelt sich das hohere Losungsvermogen der WEZ gegeniiber den GWS in den
héheren Desorptionsraten wider. Das Gesamtbild dieser kontinuierlichen Desorptionsspektren ist
das Ergebnis von Uberlappender Wasserstoffeffusionspeaks aus den vorliegenden Trapps. Daher ist
eine Dekonvolution (Peak-Entfaltung) des TDA-Spektrums zur Bestimmung der Aktivierungsenergien
notwendig. Zur Analyse der einzelnen Wasserstoffeffusionspeaks wurde ein Gauf‘scher-Peak-Fit
gemal Abbildung 49 bzw. Gl. 29 herangezogen. In der Abbildung 154 und Abbildung 155 sind die
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entsprechenden analysierten Desorptionsspektren dargestellt. Die Analysen in den GWS zeigen 4
Peaks bzw. 5 Peaks, siehe Abbildung 154.
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Abbildung 155: Peakanalyse GK-WEZ mit 8s Abkiihlzeit vom S690QL bzw. S700MC

Jeder GauR‘sche Einzelpeaks reprasentiert ein Trap. Aus den Darstellungen geht die grundsatzliche
Verschiebung der Desorptionsspitzen mit steigender Aufheizrate zu hoheren Temperaturen hervor.
Dieser Zusammenhang ermoglicht die Ermittlung der Aktivierungsenergien Uber die
Arrheniusdarstellung in den folgenden beiden Abschnitten. Die Qualitat des GauR‘schen-Peak-Fit ist
durch die kumulative Darstellung in den einzelnen Spektren abgetragen, siehe Abbildung 154 und
Abbildung 155 (Kumulativer Peakfit). Die Zunahme der Peakanzahl von 4 auf 5 fiihrt zu einer
mathematischen Verbesserung der Modellqualitdt des Fits. Die Ergebnisse aus dieser Peakanalyse
der Aktivierungsenergien und die der Literatur [236] belegen jedoch, dass eine Diskrepanz zwischen
der mathematischen Auswertung der Desorptionsspektren und der Analyse auf Grundlage der
Mikrostruktur vorliegen kann. Die mathematische Herangehensweise erfolgte entweder auf Basis
eines lokalen Maximums oder mit Hilfe der 2. Ableitung. Die Methode nach der 2. Ableitung liefert
eine deutlich hohere Auflésung der Desorptionsspektren. Daraus leiten sich eine Vielzahl von
einzelnen Desorptionspeaks ab.

Zusammenfassend zur Analyse der Desorptionsspektren und Bestimmung der resultierenden
Aktivierungsenergien sind grundlegende Randbedingungen, insbesondere die Verwendung bzw.
Nichtverwendung realer Probentemperaturen, von hoher Bedeutung fiir die Qualtitét der Ergebnisse.
Die Annahme einer identischen Temperatur zwischen dem Ofen und der Probe wiirde wéhrend der
Analyse lokaler Desorptionsmaxima die Peak-Temperaturen verfdlschen und letztendlich das
Bestimmtheitsmaf3 der linearen Regression verschlechtern. Die Auswirkung wdre eine Bestimmung
verschobener Aktivierungsenergien. Zusammenfassend ist eine Angabe zur Temperatur, welche fiir
die Analyse der Aktivierungsenergie herangezogen wird, zwingend notwendig. Die Literatur ist
dahingehend nicht konsistent.
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5.5.3 Trappingcharakteristik GWS

Ausgehend von der Analyse der Desorptionsspektren im vorangegangenen Abschnitt lassen sich die
Aktivierungsenergien tber die Arrheniusbeziehung ableiten. Die Darstellung im Arrheniusdarstellung

2
erfolgt durch den Zusammenhang von In (%) tber (Ti) Die sich ergebene funktionale Abhangigkeit
P
zeigt die Abbildung 156.
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Abbildung 156: Arrheniusdarstellung zur Bestimmung der Aktivierungsenergie GWS

Aus den Ergebnissen resultiert Giber die Arrheniusdarstellung ein linearer Zusammenhang zwischen
den einzelnen lokalen Effusionspeaks. Mit Hilfe einer linearen Fitfunktion lasst sich aus dem Anstieg
in Kombination mit der universellen Gaskonstante die Aktivierungsenergie bestimmen, siehe Gl. 30.
Darlber hinaus biete die Analyse der Einzelpeaks eine Aussage Uber die Verteilung des Wasserstoffs
bezogen auf den aufgenommenen Gesamtwasserstoff. Die Ergebnisse zur Wasserstoffverteilung sind
in Tabelle 21 und Tabelle 22 zusammengefasst.

Der Effekt einer lokal hohere Wasserstoffkonzentrationen (Subsurface-Konzentration), siehe 5.5.2,
zeigt sich an den hohen Aktivierungsenergien des ersten Peaks von 203,5 kJ/mol beim S690QL bzw.
593,5 ki/mol S700MC. Diese Werte liegen nochmals héher im Vergleich zu Untersuchungen an
reinem Eisen [287], worin zur Aktivierung des Wasserstoffs an der Oberflache eine Energie von
133,8 kJ/mol benétigt benotigt wird.

Die Aktivierungsenergien 20,0 klJ/mol bzw. 22,7 kJ/mol im S690QL-GWS (Tabelle 21) ist den
Versetzungen zuzuordenen und bestatigt die Resultate in [138] bzw. [236]. Die Untersuchungen zur

197



5 Ergebnisse und Diskussion

Mikrostruktur in 5.1.2 belegen die hohe Versetzungsdichte im S690QL. Aus der prozentualen
Verteilung der Wasserstoffkonzentration (P4 & P5) in Tabelle 21 von circa 81 % leitet sich eine hohe
Wechselwirkung zwischen dem Wasserstoff und den Versetzungen ab. Die Aktivierungsenergie von
48,2 kl/mol bestatigt den Zusammenhang mit koharenten Hohlrdumen, TiC oder TiN in [236].
Dariiber hinaus steht in Ubereinstimmung mit [286] die Aktivierungsenergie im Zusammenhang mit
einem Trapping an VC.

Tabelle 21: Aktivierungsenergien und Anteil desorbierter Wasserstoff im S690QL-GWS

Aufheizrate Anteil desorbierter Wasserstoff in % HDin
P1 P2 P3 P4 P1 P2 P3 P4 P5 ppm
0,1K/s 2,1 7,5 18,7 71,7 2,1 5,3 10,1 22,1 60,4 3,24
0,2 K/s 4,4 12,5 22,8 60,3 2,6 4,2 10,0 20,3 62,9 2,36
0,4 K/s 3,8 11,0 20,6 64,6 3,1 7,5 13,5 35,8 40,1 2,76
MW 3,4 10,3 20,7 65,5 2,6 5,7 11,2 26,1 54,5 2,79
11,2 12,6 2,1 58 #0,5 1,7 +2,0 485 12,5 10,44

Eain 203,5 79,7 36,6 22,2 203,5 88,0 48,2 22,7 20,0

kJ/mol

Die Analyse des 3. Peak (5 Peak-Analyse) mit 88,0 klJ/mol steht im Zusammenhang mit Zementit
(Phasengrenze) und bestatigt die Untersuchungen in [138]. Aus dem Vergleich der beiden Varianten
4 Peak- bzw. 5 Peak-Analyse und den Untersuchungen in [236] ist ersichtlich, dass ein
Informationszuwachs aus zusatzlichen Peaks gewonnen werden kann.

Im S700MC leitet sich aus der Peakanalyse in Tabelle 22 eine starke Interaktion des Wasserstoffs mit
dem Geflige bei einer Aktivierungsenergie von 22,2 kJ/mol ab. Die Analyse ergibt einen prozentualen
Wert von lber 62 % des Gesamtwasserstoffs. Ubereinstimmend mit Untersuchungen aus der
Literatur [236] resultiert diese Aktivierungsenergie aus einer starken Interaktion mit den Korngrenzen
im GWS des S700MC. Im Vergleich zum S690QL trappt der S700MC mehr Wasserstoff im
Ubergangsbereich oberhalb von 30 kJ/mol, siehe Tabelle 22.

Tabelle 22: Aktivierungsenergien und Anteil desorbierter Wasserstoff im S700MC-GWS

Aufheizrate Anteil desorbierter Wasserstoff in % HDin
P1 P2 P3 P4 P1 P2 P3 P4 P5 ppm
0,1K/s 2,1 5,5 9,6 82,8 2,3 6,8 11,1 22,7 57,1 3,07
0,2 K/s 1,9 5,2 13,3 79,6 2,0 4,6 7,1 17,0 69,3 3,17
0,4 K/s 1,6 5,3 21,0 72,1 1,5 3,8 7,1 26,3 61,3 2,92
MW 1,9 5,3 14,6 78,2 1,9 51 8,4 22,0 62,6 3,05
0,3 10,2 15,8 15,5 0,4 11,6 +2,3 4,7 16,2 10,12

Eain 593,5 111,3 32,8 14,8 689,8 206,3 77,7 34,5 22,2

kJ/mol

Die Ergebnisse zur Trappingcharakteristik belegen zum einen die signifikante Wechselwirkung des
Wasserstoffs mit den Korngrenzen des S700MC und zum anderen die Interaktion des Wasserstoffs mit
den Versetzungen des S690QL. In diesem Zusammenhang bietet eine Festigkeitssteigerung bspw.
durch Kornfeinung mit einem ausgewogenen Anteil an Versetzungen gegeniiber einer Degradation
der mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff einen Vorteil. Das héhere Schédigungspotential
im S690QL kénnte im Zusammenhang mit einer signifikanten Wechselwirkung zwischen dem
aufgenommenen Wasserstoff und den Versetzungen stehen.
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5.5.4 Trappingcharakteristik WEZ

In der Abbildung 157 sind die verschiedenen Arrheniusdarstellung der WEZ gegeniibergestellt. Die
Modellqualitat mit einer 5-Peak-Analyse ist gut bis sehr gut (R2 von 0,78-0,99). Aus der Tabelle 23 geht
grundlegend hervor, dass die Aktivierungsenergien in der S690QL-GK-WEZ-8s zu hoheren Werten
verschoben sind. Diese Mikrostruktur zeigt zwei relevante Aktivierungsenergien (33,1 kJ/mol bzw.
52,2 kl/mol) auf. Anhand dieser Ergebnisse und die der Literatur [202] ist das Trappingverhalten des
Wasserstoffs den Versetzungen zuzuordnen.
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Abbildung 157: Arrheniusdarstellung zur Bestimmung der Aktivierungsenergie WEZ

Die hohe Versetzungsdichte der abgeschreckten Mikrostruktur des S690QL-GK-WEZ-8s mit hoher
Harte, siehe Abbildung 66, bestatigt diesen Zusammenhang. GemaR der Analyse zur prozentualen
Verteilung des Wasserstoffs sind circa 50 % des gesamten aufgenommenen Wasserstoffs an
Versetzungen getrappt. Dies korreliert mit der starken Degradation der mechanischen Eigenschaften
der GK-WEZ-8s des S690QL, siehe Kapitel 5.3.2. Die héheren prozentualen Anteile des Wasserstoffs
sind zu groReren Aktivierungsenergien verschoben. Somit kann bestatigt werden, dass die GK-WEZ-
8s zu verstarktem Trapping neigt. Auf Basis dieser Ergebnisse ist der grofRte Wasserstoffanteil
reversibel getrappt und ist infolgedessen schadigend bzw. bestatigt die hohe Sensibilitdt gegeniiber
einer Abnahme der mechanischen Eigenschaften in der Abbildung 134.
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Tabelle 23: Aktivierungsenergien und Anteil desorbierter Wasserstoff im S$690QL-GK-WEZ-8s

Anteil desorbierter Wasserstoff in %

Aufheizrate HD in ppm
P1 P2 P3 P4 PS5
0,1K/s 2,9 7,4 13,8 25,6 50,3 5,79
0,2 K/s 3,1 6,8 16,8 33,2 40,1 4,64
0,4 K/s 1,4 4,8 11 25,8 57 4,85
MW 2,510,9 6,3+1,4 13,9+2,9 28,2 4,3 49,1 +8,5 5,09 +0,61
EA in
785,6 261,5 134,3 52,2 33,1
kJ/mol

Die GK-WEZ-8s des S700MC ist charakterisiert durch einen groBen Anteil von Taps mit niedriger
Aktivierungsenergie (17,8 kiJ/mol und 8,9 kJ/mol). Die Verdnderung der Trappingcharakteristik auf
eine niedrigere Aktivierungsenergie steht im Zusammenhang mit der Verschiebung bzw. Aufhebung
der Verfestigungsmechanismen im S700MC. Abgeleitet aus dem Kenntnisstand in 2.2 wird die
Ausscheidungsverfestigung, hervorgerufen durch das thermomechanische Walzen, irreversibel duch
einen SchweilRprozess aufgehoben. In der Form ist kein Trapping an Auscheidungen mehr moglich.
Die Analyse belegt, dass liber 70 % des Gesamtwasserstoffs mit relativ niedriger Aktivierungsenergie
getrapt wird, siehe Tabelle 24.

Tabelle 24: Aktivierungsenergien und Anteil desorbierter Wasserstoff im S700MC-GK-WEZ-8s

Anteil desorbierter Wasserstoff in %

Aufheizrate HD in ppm
P1 P2 P3 P4 P5
0,1K/s 3,7 7,9 12,5 24,9 50,9 6,51
0,2 K/s 4,1 8,2 12,8 26,9 48,0 7,5
0,4 K/s 4,0 10,7 18,4 45,3 21,5 5,95
MW 3,9 +0,2 8,9+1,5 14,6 +3,3  32,4+11,2 40,1+16,2 6,65%0,78
ELi
AlN 21,1 88,0 40,2 17,8 8,9
kJ/mol

Die Aktivierungsenergie von 17,8 kJ/mol korrelliert mit den Korngrenzen und deckt sich mit den
Untersuchungen aus der Literatur [236] bzw. Tabelle 3. Aus dem Kapitel 5.3 geht hervor, dass die GK-
WEZ-8s des S700MC einer starken Degradation der mechanischen Eigenschaften unterliegt. In
diesem Zusammenhang steht in Ubereinstimmung mit [236] die Aktivierungsenergie in Verbindung
mit den Versetzungen. Aufgrund eines hohen Anteils von 40 % vom Gesamtwasserstoff Idsst sich das
héhere Schadigungspotential In der GK-WEZ-8 des S700MC im Zusammenspiel mit den
Versetzungen gegeniiber dem GWS ableiten. Potential des Trappens von Wasserstoff besteht im
Bereich an Einschllssen. Ein geringer prozentualer Anteil ist mit einer Aktivierungsenergie von
88,0 kl/mol getrappt, siehe P2 in Tabelle 24. Aus der Abbildung 69 lasst sich erkennen, dass groRere
Ausscheidungen von MX-Verbindungen, bspw. TiN, in diesem Zusammenhang stehen, weil diese eine
hohe Temperaturstabilitat bis 1350 °C aufweisen.

Beide Werkstoffe weisen darliber hinaus zum einen die Aktivierungsenergie von 40,2 kJ/mol im
S700MC-GK-WEZ-8s und zum anderen die Aktivierungsenergie von 34,12 kJ/mol im S690QL-FK-WEZ-
8s auf. In Ubereinstimmung mit der Literatur aus der Tabelle 3 kann von einer Wechselwirkung an
Einschlissen (Microvoids) ausgegangen werden. Der prozentuale Anteil des getrappten Wasserstoffs
liegt vergleichsweise mit circa 15 % (Tabelle 24) bzw. 22 % (Tabelle 25) hoch. Die Schadigung des
S700MC-GK-WEZ-8s kann zusammengefasst werden aus einer Wechselwirkung von MVC (Abbildung
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113), einer Interaktion des Wasserstoffs an den Korngrenzen und einem Zusammenwirken mit den
Versetzungen.

Das hohere Trappingpotential des Wasserstoffs an den Korngrenzen des S690QL-FK-WEZ-8s mit
22,06 kl/mol (Tabelle 25) steht im Zusammenhang mit dem in Abschnitt 5.4.2.2 ermitteleten
niedrigeren Diffusionskoeffizienten der FK-WEZ-8s gegeniiber der GK-WEZ-8s, vgl. Abbildung 144. Die
FK-WEZ-8s weist ebenfalls zum GWS (Abbildung 57) die Aktivierungsenergie von 88,01 kJ/mol
hervorgerufen durch Zementit auf.

Tabelle 25: Aktivierungsenergien und Anteil desorbierter Wasserstoff im S690QL-FK-WEZ-8s

Anteil desorbierter Wasserstoff in %

Aufheizrate HD in ppm
P1 P2 P3 P4 PS5
0,1K/s 3,2 9,0 16,4 22,9 48,5 7,12
0,2 K/s 2,9 5,8 12,1 28,1 51,1 7,95
0,4 K/s 3,9 11,8 37,7 33,9 12,7 6,81
MW 3,310,5 8,9 3,0 22,1 £13,7 28,3 45,5 37,4+21,5 7,29 +0,59
EA in
345,72 88,01 34,12 15,7 22,06
kJ/mol

Die FK-WEZ-8s des S700MC ist im Vergleich zur GK-WEZ-8s prinzipiell von einer
Trappingcharakteristik mit hoheren Aktivierungsenergien (25,3 kJ/mol, 45,05 kJ/mol und
83,43 kJ/mol) gepragt, siche Tabelle 26. Aus den Untersuchungen von Hirth [138] und Pressourye
[181], kann der Aktivierungsenergie von 25,3 kJ/mol eine Interaktion mit Titan zugewiesen werden.
Die hohe Stabilitat des Titans bzw. seine Verbindungen mit der niedrigeren Spitzentemperatur in der
FK-WEZ untermauern diesen Sachverhalt. Die Ergebnisse dieser Arbeit und die der Literatur in Tabelle
3 belegen eine Wechselwirkung der Aktivierungsenergie von 83,43 kJ/mol mit TiC. Die abgesenkte
Spitzentemperatur in der FK-WEZ und die Temperaturstabilitdt der TiC bis Gber 1000 °C belegen
diesen Zusammenhang, siehe Abbildung 64. Die im Vergleich zur GK-WEZ-8s geringere Sensibilitat
der FK-WEZ-8s des S700MC hangt unmittelbar mit dem héheren Trappingvermogen zusammen, weil
dementsprechend der schadigende diffusible Wasserstoffanteil im Geflige abnimmt.

Tabelle 26: Aktivierungsenergien und Anteil desorbierter Wasserstoff im S700MC-FK-WEZ-8s

Anteil desorbierter Wasserstoff in %

Aufheizrate HD in ppm
P1 P2 P3 P4 P5
0,1K/s 3,5 9,1 18,5 27,6 41,3 6,67
0,2 K/s 4,9 12,3 18,7 30,0 34,1 8,08
0,4 K/s 2,2 5,4 12,6 27,3 52,6 6,61
MW 3,5+1,3 8,9 13,5 16,6 £3,5 28,3 1,5 42,7 19,3 7,29 0,83
E
AlN 345,72 168,19 83,43 45,05 25,30
kJ/mol

Die Ergebnisse der TDA und die Degradation der mechanischen Eigenschaften in 5.2 und 5.3 zeigen,
dass das Wasserstofftrapping, bspw. an Versetzungen, im direkten Zusammenhang zur
wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschddigung steht. Die Bruchfldchenanalyse zum Thema
Microvoid-Coalescence im Abschnitt 5.2 und die Ergebnisse der TDA lassen Riickschliisse auf ein
Trappen von Wasserstoff in Microvoids bzw. an der Grenzfldche zu Einschliissen zu. Die Ergebnisse
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belegen in Ubereinstimmung mit der Literatur [203], dass zum Aktivieren des Wasserstoffs an
Mikrovoids (Mikroporen) von Einschliissen eine Energie von 35 ki/mol — 40 kl/mol aufzubringen ist.

5.6 Konzept zur Bewertung der Sensibilitat

Ein Untersuchungsschwerpunkt wahrend der ganzheitlichen Betrachtung zur Degradation der
mechanischen Eigenschaften in den GWS und Warmeeinflusszonen war die Analyse des
Werstoffverhaltens im Zugversuch unter Einfluss von Wasserstoff. Das Ziel ist die Einordnung des
Potentials zur Degradation der mechanisch technologischen Giitewerte durch Wasserstoff eines
Werkstoffs. Die grundlegende Idee ist die Analyse des abstrahierten Werkstoffverhaltens im
klassischen Zugversuch. Die modellhafte Annahme bzw. Analyse der Kurven erlaubt uber
mathematische Beziehungen spezielle Aussagen zum Werkstoffverhalten. Besonderes Augenmerk
kommt dem Abschnitt des Verfestigens im Bereich der GleichmaRdehnung zu. Die diskutierten
Effekte in dieser Arbeit lassen verschiedene Riickschllsse auf die Wechselwirkung des Metallgitters
mit dem aufgenommenen atomaren Wasserstoff zu. Daraus leitet sich der Schwerpunkt auf die
Analyse des Werkstoffverhaltens im Bereich des FlieBens nach dem Erreichen der Streckgrenze ab.
Dabei muss das wahre Werkstoffverhalten im Zugversuch ber wahre Spannung und natirliche
Dehnung abgebildet werden. Eine Basis bilden die mathematischen Beschreibungen des
FlieBverhaltens der Werkstoffe. Die real gemessene 6-g-Kurve wird im Anschluss durch eine Formel
angendhert bzw. approximiert.

Haufig in der Anwendung finden sich der Ramberg-Osgood-Ansatz (ROA) und der Hollomon-Ansatz
[299]. Der Ansatz nach ROA verfolgt eine vollstindige Beschreibung des Deformationsverhaltens
metallischer Werkstoffe tiber ein Potenzgesetz bestehend aus drei Parametern. Das mathematische
Materialgesetzt lautet wie folgt [299]:

—6+K(6" GL.35
s-E E) .

In diesem Zusammenhang ist 6 die Spannung, E der E-Modul und, die Parameter K und n sind
Konstanten, welche mit Hilfe von Zugversuchsdaten ermittelt werden. Nachteilig ist eine mogliche
Uberschatzung der Verformung bei Stihlen mit hoher Duktilitét.

Der Hollomon-Ansatz (HA) baut auf einer modifizierten Ludwik Gleichung auf, indem die FlieRgrenze
des Werkstoffes vernachlassigt wird.

6=Ken GL.36

Der Vorteil ist hierdurch, dass lediglich der plastische Anteil der Verformung nach Uberschreiten der
FlieRgrenze des Werkstoffes beschrieben wird. Aus diesem Grund treten in dem HA nur die um den
elastischen Anteil reduzierten Anteils wahre Spannung und wahre Dehnung auf.

Beide Ansatze werden mafgeblich anhand der beiden Konstanten K und n beschrieben. Dabei ist n
der Verfestigungsexponent bzw. -koeffizient. Aus dem mathematischen Zusammenhang der beiden
Gleichungen (GL.35, GL.36) entspricht n der Steigung einer FlieBkurve. In der logarithmischen
Auftragung der wahren Spannung-Dehnung-Kurve ist der Exponent durch eine lineare Regression
bestimmbar. Der Parameter K gibt einen Hinweis auf das Ausmald der Festigkeit des Werkstoffs und
die GroRe der Krafte, welche zum Umformen erforderlich sind.

Untersuchungen in dieser Arbeit zur Analyse des Verfestigungsexponenten in den verschiedenen
Proben mit und ohne Wasserstoff ergab keine signifikante Anderung. Daraus abgeleitet kann der
Verfestigungsexponent nicht als ein Kennwert zur Einschatzung des Potentials der Degradation der
mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff herangezogen werden.
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5 Ergebnisse und Diskussion

Die Auswertungen der FlieRkurven gemdR dem Hollomon-Ansatz (GL.36) ergaben einen
Zusammenhang zum werkstoffspezifischen Parameter K. Dieser Werkstoffparameter wird als
Spannungskoeffizient bezeichnet [300]. Die Herangehensweise erfolgt zunachst iber die Ermittlung
des Verfestigungsexponenten aus den diversen Zugversuchen. Dazu werden die gemessene
Spannung und Dehnung in wahre Spannung und Dehnung umgerechnet. AnschlieRend erfolgt die
logarithmische Darstellung der wahren Spannung und Dehnung, woraus der Verfestigungsexponent
berechnet werden kann. Uber den Hollomon-Ansatz lasst sich der Werkstoffparameter K berechnen.
Es ist vorstellbar, dass dieser Wert durch einen Vergleich mit anderen Werkstoffen einen
Anhaltspunkt flr das Potential einer Degradation der mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff
liefert. Ein hoherer K-Wert wiirde eine starkere Degradation durch Wasserstoff nach sich ziehen.
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Hohe Festigkeiten und eine ausreichende Zahigkeit heutiger hoherfester FKB sind sowohl mit einem
Vergltungsgefiige als auch mit einem thermomechanischen Behandlungszustand umsetzbar. Die
Ergebnisse dieser Arbeit belegen eine unterschiedliche Interaktion zwischen der Mikrostruktur und
dem aufgenommenen Wasserstoff in den beiden Lieferzustdanden. Eine direkte Beeinflussung auf den
Grad der Degradation der mechanisch-technologischen Eigenschaften ist bereits durch das Gefiige
nach der Herstellung der Grundwerkstoffe umsetzbar. Maligeblich sind die Uber den
Herstellungsprozess eingebrachten Anteile der Verfestigungsmechanismen zur Einstellung des
Eigenschaftsprofils. Die schweilltechnische Verarbeitung dieser Stahle bewirken verschiedene
Gefiigeverdnderungen im SchweiBnahtbereich. In Uberlagerung mit Wasserstoff kann eine
erhebliche Degradation der mechanischen Eigenschaften eintreten, wodurch das
Schadigungspotential bereits wahrend der schweilStechnischen Verarbeitung oder im spateren
Betrieb deutlich ansteigt.

Grundwerkstoff

Im Vergitungsgefige des GWS S690QL liegt eine bainitische/martensitische Gefuigestruktur héherer
Harte vor, siehe 5.1.1. Dieser Lieferzustand des vergiiteten S690QL ist gepragt von einer hohen
Versetzungsdichte tiberlagert mit einer Ausscheidungskinetik, hervorgerufen durch die angelassene
Gefligestruktur, siehe 5.1.2. Der GWS S700MC erreicht ein addquates Festigkeitslevel durch die
verschiedenen Anteile der metallurgischen Verfestigungsmechanismen. Dieser Lieferzustand ist
gepragt durch eine Walztechnologie, wodurch Ausscheidungen wahrend der thermomechanischen
Behandlung erzeugt werden, siehe 5.1.1 und 5.1.2.

e Die Kombination aus einem abgesenkten Kohlenstoffgehalt, Mikrolegierungselementen und
einer thermomechanischen Behandlung mit beschleunigter Abkiihlung beim thermomechanisch
gewalzten S7T00MC erzielen eine Absenkung der KorngroRRe, Bildung feiner Ausscheidungen, einer
mittleren Versetzungsdichte und einer Umwandlungshartung im Geflige. Demgegeniiber liegt
beim S690QL eine hdhere KorngrofRe mit hohere Versetungsdichte vor, siehe 5.1.

e Die Zusammenhdnge zur Degradation der mechanischen Eigenschaften in 5.2.1 belegen dem
GWS S700MC im Vergleich zum GWS S690QL eine hohere Widerstandsfahigkeit gegenlber einer
Abnahme der mechanisch-technologischen Eigenschaften durch Wasserstoff.

Wdrmeeinflusszone
In der WEZ steigt die Harte im vergiteten S690QL signifikant an. Der héhere Kohlenstoffgehalt
beglinstigt die Bildung einer stark martensitische Gefuigestruktur bei tg/s-Zeiten unterhalb von 10s,
siehe Abbildung 66. Der thermomechanisch hergestellte S700MC neigt signifikant weniger zur
Aufhartung in der WEZ. Der abgesenkte Kohlenstoffgehalt reduziert erheblich die Auspragung eines
kohlenstoffreichen Martensits. Primar findet die Erstarrung des S700MC bei niedriger ts/s-Abkiihlzeit
bainitisch statt, siehe 5.1.3.3. Grundlegend nimmt mit steigender Spitzentemperatur und/oder
zunehmender Verweildauer das Kornwachstum in der WEZ zu, siehe 5.1.3.1. Diese Interaktion ist
besonders stark im S690QL ausgepragt und fiihrt zu einem deutlichen Kornwachstum. Die gezielte
Mikrolegierung des S700MC uberlagert mit der thermomechanischen Behandlung erzeugt feine
Ausscheidungen, wodurch dem Kornwachstum signifikant entgegengewirkt werden kann, vgl.
Abbildung 63. Die MX-Phasen, bspw. Nitride auf Ti- bzw. Nb-Basis, sind bis zur Spitzentemperatur in
der GK-WEZ thermodynamisch sehr stabil bzw. gehen spat in Lésung, 5.1.3.2.
e Grundsatzlich hangt das Profil der mechanisch-technologischen Eigenschaften des S700MC vom
Umformgrad, der Temperatur, der AustenitkorngrofRe und der Mikrolegierungsbestandteile ab.
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Wahrend des Schweilens ist eine notwendige Umformung und gezielte Steuerung der
AustenitkorngrofRe durch die variierenden Spitzentemperaturen in der WEZ nicht umsetzbar. Mit
steigender Temperatur in der WEZ nimmt die thermomechanisch eingestellte Verfestigung ab.
Eine weitere Zunahme der Temperatur bis hin zur GK-WEZ fiihrt zu Rekristallisationsprozessen
und einer teilweisen oder kompletten Auflésung der Ausscheidungen in der Matrix. Die erneute
gezielte Ausscheidung ist wahrend der Abkiihlung nicht umsetzbar.

Ausgehend vom Geflige der beiden GWS hdngen die mechanischen Eigenschaften der WEZ
signifikant von der tg/s-Abkihlzeit ab, siehe 5.2.2.1. Diese Abkiihlzeit ist somit der einzige
Parameter bei gegebenen Randbedingungen (Schweilprozess und -zusatzwerkstoff) zur
Erzielung bzw. Einstellung ausgewogener Festigkeiten wahrend der schweiRtechnischen
Fertigung hoherfester FKB. Dadurch tritt entweder eine Abnahme oder Zunahme der Festigkeit
auf. Anzufiihren ist die Aufhebung der Versetzungshartung, Kornfeinung und teilweise auch die
Ausscheidungsverfestigung. Die Folge ist, dass beim S700MC eine tg/s-Abkihlzeit von 15s zum
Absinken sowohl in der Streckgrenze als auch in der Zugfestigkeit fihrt. Die Fahigkeit eines
Hartegeflges durch das diffusionslose Umklappen des Gitters zu einem hohen martensitischen
Anteil ist durch das Legierungskonzept, insbesondere aufgrund des abgesenkten
Kohlenstoffgehalts, deutlich geringer ausgepragt. Demgegeniber erzeugt der hohere
Kohlenstoffanteil im S690QL mit abnehmender Abkiihlzeit eine Zunahme des Hartegefliges mit
hoher Festigkeit und abgesenkter Duktilitat. In diesem Fall kommt die Umwandlungshartung
aufgrund des Legierungskonzeptes (Kohlenstoffanteil) des S690QL wesentlich starker zum
Tragen.

Die Umverteilung der Phasen durch eine Abnahme der Ferrit- bzw. Bainitanteile hin zu harteren
Phasen (martensitisch), welche durch hohe Abkuhlgeschwindigkeiten wahrend der
schweiBtechnischen Fertigung erzeugt werden, ist begleitet von einer starken Zunahme der
Versetzungsdichte. Dadurch wird die Wirkung der Mechanismen zu signifikant niedrigeren
Wasserstoffkonzentrationen verschoben, 5.2.2. Eine marginale Verfestigung ist beziiglich der

Streckgrenze in der WEZ detektierbar, siehe Abbildung 87. Die Reduzierung der
Versetzungsdichte in einer Mikrostruktur senkt die Anfalligkeit gegeniiber einer Degradation der
mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff.

Die Untersuchungen in der GK-WEZ bzw. FK-WEZ unter Verwendung der gleichen ts/s-Abkiihlzeit
(nahezu identisches Harteniveau bzw. dhnliche Phasenanteile) belegen die héhere Anfilligkeit in
der GK-WEZ. Die Literatur bestatigt das unterschiedliche Potential einer Werkstoffschadigung
durch Wasserstoff in Abhangigkeit der KorngréBe [132-134, 136, 278]. Neben den
metallurgischen Faktoren, bspw. den Phasenanteilen oder der Versetzungsdichte, ist das
Potential einer Degradation der mechanisch-technologischen Giltewerte mit steigender
KorngréRe erhoht. Eine Verkleinerung der KorngréRRe senkt die Degradation der mechanischen
Eigenschaften durch Wasserstoff.

Wahre Bruchdehnung

Eine Bewertung der Degradation der mechanischen Eigenschaften in Abhdngigkeit der
Wasserstoffkonzentration erlaubt die wahre Bruchdehnung, wobei die Haupteinflussfaktoren auf die
wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschadigung bericksichtigt werden. In der Abbildung 133
dargestellten Kurven bieten die Moglichkeit einer Abschatzung des Risikos.

e Die Ergebnisse belegen, dass durch eine Anpassung der ts;s-Abkiihlzeit an den Lieferzustand
vergltet (Q) bzw. thermomechanisch (M) die Beeinflussung einer anfélligeren Mikrostruktur in
Bezug auf die Haupteinflussfaktoren (Abbildung 26) einer Werkstoffschadigung durch
Wasserstoff positiv beeinflusst werden kann, Abbildung 133. Daraus abgeleitet sollte ein
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Schwerpunkt wahrend der schweitechnischen Fertigung unterschiedlicher hoherfester FKB
(vergitet bzw. thermomechanisch) auf die gezielte Beeinflussung der Gefligestrukturen in der
WEZ durch geeignete SchweiRparameter liegen.

Diffusion

e Neben der geringeren maximalen Permeationsstromdichte bzw. dem Diffusionsfluss (Abbildung
135) geht auBerdem aus den Untersuchungen hervor, dass der S700MC die groRere
Wasserstoffldslichkeit besitzt. In Ubereinstimmung mit der Literatur [210] bedeutet dies, dass im
S700MC eine hohere Anzahl an Traps bzw. Fehlstellen vorliegen, um die diffundierenden
Wasserstoffatome zu trappen. Im Detail kénnen das auch Kleinwinkelkorngrenzen und
Restaustenit sein [210]. Die feinsten Ausscheidungen in Nanometerbereich des S700MC, welche
durch die Mikrolegierung (Ti, Nb) in Kombination mit der thermomechanischen Behandlung
erzeugt wurden, erhdhen deutlich die Anzahl der Traps mit starkerer Bindungsenergie. Des
Weiteren sind diese gleichmaRig in der Matrix verteilt. Grundsatzlich ist eine Aussage Uber die
aufgenommene Wasserstoffkonzentration und die Sensibilitdt gegeniliber einer Degradation der
mechanischen Eigenschaften nicht direkt moglich. Vielmehr hangt dies davon ab, wo sich die
Wasserstoffatome in der Mikrostruktur gelost haben und ob diese Mikrostruktur bevorzugt, Risse
auslost oder nicht.
In der Abbildung 136 ist der Unterschied im Anstieg der normierten Permeationstransienten
erkennbar, worin der Anstieg des vergliteten S690QL niedriger ausfallt. Der niedrigere Anstieg
des S690QL deutet auf eine groBe Anzahl von reversiblen Traps, welche fiir die Aufnahme des
Wasserstoffs zum Erreichen einer konstanten Permeationstromdichte (Steady-State Bereich)
mehr Zeit bendtigen, damit alle Traps gefiillt sind. Es ist bekannt, dass Versetzungen einen
reversiblen Fallencharakter besitzen. Im Vergleich sind Ausscheidungen bzw. Einschliisse eher
irreversibel gepragt [232]. Der Anstieg der normierten Permeationstransienten fallt beim
S700MC im Vergleich zum S690QL grofRer aus.
Der S690QL-GWS verfiigt im Temperaturbereich oberhalb Raumtemperatur bis 400 °C {iber einen
héheren Diffusionskoeffizienten (Tabelle 17). Die Summe der diffusionshemmenden Effekte im
Geflige des S7T00MC wirken sich im Vergleich zum S690QL starker aus.
Die Diffusionskoeffizienten der GK- bzw. FK-WEZ verzeichnen oberhalb von 100 °C keine
nennenswerten Unterschiede in der Wasserstoffdiffusion, Abbildung 144. Es sind lediglich noch
leicht abgesenkte Diffusionskoeffizienten in der WEZ im Vergleich zum GWS abzulesen. Die
Diffusionskoeffizienten der WEZ nahern sich dem Niveau des GWS an.
In der WEZ liegen im Vergleich zu den GWS in beiden Giten niedrigere Diffusionskoeffizienten
vor. Dieser Effekt wird durch diffusionshemmende Wirkung mit einer Zunahme vom getrappten
Wasserstoff verstarkt.
Die Ermittlung der Diffusionskoeffizienten ist nicht nur vom Werkstoff bzw. chemischen
Zusammensetzung/Herstellung abhéngig, sondern ist auch eine Funktion der experimentellen
Versuchsparameter, bspw. Stromdichte oder Dicke, siehe Abbildung 140. Diese Umstdnde
bedingen eine Vielzahl von experimentell ermittelten Diffusionskoeffizienten in der Literatur,
wodurch Streubander in der Darstellung der Diffusionskoeffizienten entstehen.
Die Ergebnisse der Diffusionskoeffizienten auf Grundlage der Effusionskurven sind fir die
qualitative Beschreibung der untersuchten Werkstoffe maoglich. Die Optimierung des
Aufheizvorgangs der Proben auf die gewiinschte Analysentemperatur ist fir eine gezielte
Auswertung empfehlenswert, siehe 4.6.2. Die temperaturabhangigen Diffusionskoeffizienten
liegen vergleichsweise dicht beieinander. Die Bestimmung des Diffusionskoeffizienten bei
Raumtemperatur Uber die Effusionskurve flihrt zu einer relativ starken Abweichung gegentiber
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dem Permeationsversuch. Es kann nicht ausgeschlossen werden, dass eine Messbereichs- bzw.
Anwendungsgrenze erreicht ist. Die Ergebnisse sind in Ubereinstimmung mit der Literatur [125,
206]. Die Diffusionskoeffizienten auf Grundlage von Effusionsversuchen, insbesondere bei
niedrigeren Temperaturen, liegen tendenziell hoher. Es ist anzunehmen, dass eine Bestimmung
der Aktivierungsenergien Uber die Arrheniusdarstellung auf Basis von Permeationsmessungen,
bspw. bei hoheren Temperaturen bis 75 °C, im Vergleich zu Effusionskurven zuverlassigere Werte
liefert.

TDA

Die Kombination aus Tragergas-HeiRextraktion und einem Massenspektrometer ermoglicht eine
schnelle Erwarmung der Proben mit einer hohen Messgenauigkeit. In dieser Arbeit wurden
Verbesserungen zur Temperaturiiberwachung mit dem Ziel einer besseren Quantifizierung von Traps
in verschiedenen mikrolegierten hoherfesten Stahlen aufgezeigt und erortert.

o Die Genauigkeit der thermischen Desorptionsanalyse konnte signifikant verbessert werden. Die
angepasste Methode berlicksichtigt das thermische Aufheizverhalten unmittelbar nach dem
Start des Aufheizvorgangs bis zur maximalen Temperatur. Die Annahme einer identischen
Temperatur zwischen dem Ofen und der Probe fiihrt wdhrend der Analyse lokaler
Desorptionsmaxima zur Verfdlschung der Peak-Temperaturen und letztendlich wiirde das
Bestimmtheitsmal der linearen Regression verschlechtert werden. Die Bestimmung und Angabe
der realen Probentemperatur, welche fiir die Analyse der Aktivierungsenergie herangezogen
wird, ist zwingend notwendig.

Flr den S690QL-GWS lasst sich eine hohe Wechselwirkung zwischen dem Wasserstoff und den
Versetzungen schlussfolgern, siehe 5.5.3. Zusatzlich aus der prozentualen Verteilung der
effundierten Wasserstoffkonzentration von circa 80 % leitet sich fiir den vergiiteten S690QL eine
hohe Wechselwirkung zwischen dem Wasserstoff und den Versetzungen ab.

Ein hoher Anteil des gesamten aufgenommenen Wasserstoffs ist in der WEZ des S690QL ist
ebenfalls an Versetzungen getrappt. Die hdheren prozentualen Anteile des Wasserstoffs sind zu
groReren Aktivierungsenergien verschoben. Insbesondere die GK-WEZ-8s neigt zum verstarkten
Trapping.

e Fir den S700MC-GWS leitet sich eine starke Interaktion zwischen Wasserstoff und den

Korngrenzen ab, siehe 5.5.3.

e Die Schadigung der WEZ des S700MC leitet sich aus einer Wechselwirkung von MVC, einer

Interaktion des Wasserstoffs an den Korngrenzen und einem Zusammenwirken mit den

Versetzungen ab, siehe 5.5.4.

208 BAM-Dissertationsreihe



6 Schlussfolgerungen

Zusammenfassung und Ausblick

Die Aspekte zu den Untersuchungen im SchweiBarbeitsbereich von 8s bis 15s in dieser Arbeit stellen
einen praxisnahen Bezug dar. Basierend auf den Anforderungen an die mechanisch-technologischen
Glitewerte einer Schweilnaht, hergestellt aus einem thermomechanisch FKB mit signifikant
abgesenkten Kohlenstoffgehalt, werden Schweilparameter empfohlen, welche eine niedrige
resultierende ts/s-Zeit erzeugen. Auf Basis des vergiteten S690QL wird eine Anhebung der ts/s-Zeit
vorgeschlagen. Grundsatzlich bei zunehmendem Einspanngrad, hervorgerufen durch eine
Gesamtsteifigkeit der Konstruktion bzw. des Bauteils, wird auf Grundlage der hier vorgestellten
Ergebnisse eine hohere tg/s-Zeit zur Beeinflussung der Mikrostruktur empfohlen. Daraus resultiert
eine hohere Resistenz gegeniber einer Werkstoffschdadigung durch Wasserstoff. Die Ergebnisse
dieser Arbeit bieten die Mdoglichkeit eines Transfers in bestehende Regelwerke, Merkblatter,
Richtlinien und Normen, damit das Potential hoherfester FKB aufgrund ihrer hohen Festigkeiten
unter dem gegebenen Risiko eines Wasserstoffeintrags in die SchweilRnaht, optimal genutzt werden
kann.

In zukiinftigen Arbeiten sollte schwerpunktmaRig auf eine Kombination von Prifmethoden mit
metallurgischen Effekten durchgefiihrt werden, bspw. eine TDA an definiert verformten Gefligen
(GWS und WEZ).
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a Jahr

A Konstante

a-Phase Ferrit

a eine vom Gittertyp abhdngige Konstante

A Beginnende Austenitisierung (Umwandlung)

Aca Rekristallisationstemperatur des Austenits

AIDE Adsorption-Induced Dislocation Emission

Al Aluminium

AIN Aluminiumnitride

Al,03 Aluminiumoxid

Arl Ende Umwandlung y=>a

Ar3 Beginn Umwandlungstemperatur y=>a

Ar Arsen

At.-% atomare Prozent

b Burgers-Vektor

B Bainit

B Bor

BAM Bundesanstalt fiir Materialforschung und -
prifung

BF Bainit/Ferrit

bspw. beispielsweise

°C Grad Celsius

[C] Konzentration

C Index fiir Eignung zum Kaltumformen

C Carbide

C Kohlenstoff

C-Gehalt Kohlenstoffgehalt

Cao Calziumoxid
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CEV Kohlenstoffaquivalent

cm Zentimeter

cm? Quadratzentimeter

CcpP Komplexphasenstéhle

CO,; Kohlenstoffdioxid

Cr Chrom

Cu Kupfer

da Ausgangsblechdicke

de Endblechdicke

5-Ferrit Delta-Ferrit

d Durchmesser der Ausscheidungen bzw.
Ferritkorndurchmesser

D Diffusionskoeffizient

DIN EN Deutsches Institut flir Normung, Europdische
Normen

Dy AustenitkorngroRe

DP Dualphasenstahl

e Elektron

€ Dehnung

Ea Aktivierungsenergie

Ec Gitterenergie

Edes Desorptionsenergie

EAT Endabkiihltemperatur

EBSD Elektronenriickstreubeugung
(Electron backscatter diffraction)

EDX Energiedisperse Rontgenspektroskopie

EKD Eisen-Kohlenstoff-Diagramm

f Volumenanteil der Ausscheidungen

F Ferrit

Fe Eisen
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FesC Zementit

FES Funkenemissionsspektrometer

FIB Focused lon Beam

FKB Feinkornbaustahle

FK-WEZ Feinkorn-Warmeeinlusszone

y-Phase Austenit

AG Reaktionsenergie fiir Adsorption und
Dissoziation

G Schubmodel von Eisen

GB granularer Bainit

Gew.-% Gewichtsprozent

GK-WEZ Grobkorn- Warmeeinflusszone

h Stunde

H* Wasserstoffkation

H> Wasserstoff

Hy* Diwasserstoffkation

H,0 Wasser

Hat atomarer Wasserstoff

Habs absorbierter Wasserstoff

Hag bzw. Hags

adsorbierter Wasserstoff

HD atomare Wasserstoffkonzentration

HDetf effundierte Wasserstoffkonzentration

HDss Subsurface-Wasserstoffkonzentration

HEDE Hydrogen Enhanced Decohesion

HELP Hydrogen Enhanced Local Plasticity

HER Wasserstoffentwicklungsreaktion
hydrogen-evolution-reaction

HRHT Hydrgen Removal Heat Treatment

HV Harteprufung nach Vickers

HV-Fuge SchweiBnahtkonfiguration
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IGF intergranularer Ferrit

J Joule

J Stromdichte

k Reaktionskonstante

ko Standardreaktionskonstante

K Kelvin

K Konstante

ky Verfestigungskoeffizient

kJ Kilojoule

krz kubisch-raumzentriert

Ks Sattigungskonzentration

L Gutegruppe mit festgelegtem Mindestwert der
Kerbschlagarbeit bei Temperaturen bis -40 °C

log dekadischer Logarithmus

In nattrlicher Logarithmus

LTDS Low temperature Thermal Desorption
Spectroscopy

m Meter

M thermomechanisch gewalzter Zustand?

M Mikrolegierungsanteil

M Martensit

MA Martensit-Austenit

MAG-SchweifRen

Metallaktivgas-SchweiRen

Min Minute

Mio Millionen

pm Mikrometer

pm? Quadratmikrometer
mm Millimeter

Mn Mangan

MnS Mangansulfide
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Mo Molybdan

Mo,C Molybdéncarbid

mol Mol

MPa Mega-Pascal

Mrd Milliarden

MVC Microvoid-Coalescence
MW Mega-Watt

MX M: Metall, X: Nichtmetall
n Desorptionsordnung

N Normalgeglihter Zustand
N Nitride

N Stickstoff

NaCl-Typ Kochsalz-Typ

Nb Niob

NbC Niobcarbide

NbCN Niobcarbonitride

NbN Niobnitride

NF nadelférmiger Ferrit

Ni Nickel

nm Nanometer

OH- Hydroxidion

P Phosphor

PH2 dulerer Wasserstoffpartialdruck
) Aufheizrate

% Prozent

Q verglteter Zustand?

R universelle Gaskonstante
Re Streckgrenze

Rm Zugfestigkeit

REM Rasterelektronenmikroskop
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p Versetzungsdichte

RT Raumtemperatur

ofe Festigkeit des reinen Eisens

oabzw. Aca Festigkeit durch Ausscheidungshartung

Aok Festigkeit durch Kornfeinung

Aowm Festigkeit durch Mischkristallverfestigung

Aoy Festigkeit durch Mischkristallverfestigung,
Kornfeinung und Versetzungshartung

Aoy Festigkeit durch Versetzungshartung

s Sekunde

S Baustahl

S Schwefel

Si Silizium

SiO, Siliziumdioxid

StS StumpftstoR

Stvzo StraBenverkehrs-Zulassungs-Ordnung

SZTU-Schaubild

SchweiB-Zeit-Temperatur-
Umwandlungsschaubild

t Tonne

tos Halbwertszeit

tg/s Abkuhlzeit von 800 °C auf 500 °C

tiag time-lag

T absolute Temperatur

T Dissoziationstemperatur

Thr Temperatur des nicht-rekristallisierten Bereichs
To lokale Peaktemperatur

TDA Thermische Desorptionsanalyse
TEM Transmissionselektronenmikroskop
TGHE Tragergasheilextraktion

TMCP Thermo-mechanical Control Process
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(C] Bedeckungsgrad

Ti Titan

TiC Titancarbide

TiaC,S; Titancarbosulfid

TiN Titannitride

TRIP Transformation Induced Plasticity
TS T-Stol’

Us UberlappstoR

v Frequenzfaktor

\Y Vanadium

V-Naht Schweillnahtkonfiguration
vC Vanadiumcarbide

V4Cs Vanadiumcarbide

VN Vanadiumnitride

WEZ Warmeeinflusszone

X Zwischengitterelement

ZTU-Schaubild

Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubild
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5.4

Tabelle A 1: Parameter fiir die Temperatureinstellung und P/I-Werte zur Bestimmung der temperaturabhdngigen
Diffusionskoeffizienten

Probentemp- P- I- Analysentemp-  Startverzégerungs- Temperatur
eratur [°C] Anteil  Anteil eratur [°C] zeit [s] wahrend
Startverzégerung

Y

25 5000 100 27 120 27

50 3000 200 55 120 75

75 3000 100 84 120 120

100 3000 20 110 210 165

200 3000 875 220 210 400

300 3000 250 315 120 770

400 3000 20 400 210 870
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