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Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit beschéftigt sich mit der Charakterisierung des Ausbreitungs-
verhaltens kurzer Ermiidungsrisse in drei Edelstahlen bei zyklischer Belastung und unter
dem Einfluss von Wasserstoff. Hierfiir wurden in-situ Versuche sowohl an einer
servohydraulischen Priifmaschine als auch an einer Miniaturpriifmaschine durchgefiihrt.
Diese Charakterisierung ist wichtig, da die Lebensdauer von Bauteilen stark von der

Kurzrissausbreitung dominiert werden kann.

Untersucht wurden zwei sich durch ihren Nickelgehalt unterscheidende, metastabile
austenitische Edelstahle (X2CrNil9-9 und X2CrNil9-12) sowie ein rein martensitischer
Stahl (X3CrNiMo13-4). Dafiir wurden mit Wasserstoff vorbeladene Proben mit
entsprechenden unbeladenen Proben als Referenz verglichen. Sowohl der X2CrNi19-9 als
auch der X2CrNil19-12 neigen zu verformungsinduzierter Martensitbildung wéhrend der
Ermiidung, wobei der X2CrNil9-9 durch seinen geringeren Nickelgehalt leichter

Martensit bildet.

Wahrend die Rissausbreitungsgeschwindigkeit in X2CrNi19-12-Proben kaum durch den
anwesenden Wasserstoff beeinflusst wird, zeigt sich der X2CrNil19-9 bei niedrigerem
Nickel- und héherem Martensitgehalt wesentlich anfalliger gegentiber Wasserstoff. So
erhoht sich die Rissausbreitungsgeschwindigkeit in diesen Proben durch den anwesenden

Wasserstoff deutlich.

Als ausgepragte Antwort auf die Anwesenheit von Wasserstoff kann die Verdnderung der
Rissinitiierungsorte und der Gleitbandmorphologie bei beiden austenitischen Edelstahlen
genannt werden. Wiahrend Risse in Referenzproben an Gleitbandern und Korngrenzen
initileren, starten sie bei mit Wasserstoff vorbeladenen Proben an groflen mikro-

strukturellen Defekten wie Korngrenzen-Tripelpunkten.

Den grofitmoglichen Einfluss von Wasserstoff auf die Ermiidungseigenschaften zeigen
die martensitischen X3CrNiMo13-4-Proben. Hier kommt es in mit Wasserstoff

vorbeladenen Proben zu einer deutlich héheren Risswachstumsrate.



Summary

The present work deals with the characterisation of the propagation behaviour of short
fatigue cracks in three stainless steels under cyclic loading and under the influence of
hydrogen. For this purpose in-situ tests were carried out on a servo-hydraulic testing
machine as well as on a miniature testing machine. This characterisation is important

because the lifetime of components can be strongly dominated by short crack propagation.

Two meta-stable austenitic stainless steels (X2CrNi19-9 and X2CrNi19-12), which differ in
their nickel content, and one completely martensitic steel (X3CrNiMol3 4) were

investigated.

For this purpose, with hydrogen precharged samples were compared with corresponding
uncharged samples as reference. Both the X2CrNil9-9 and the X2CrNil9 12 tend to
deformation-induced martensite formation during fatigue, whereas the X2CrNil9-9
shows, due to its lower nickel content, a higher tendency to deformation-induced

martensite formation.

While the crack propagation rate in X2CrNil9-12 samples is hardly influenced by the
hydrogen present, X2CrNi19- is significantly more susceptible to hydrogen. Therefor, the
crack propagation speed in these samples is significantly increased by the present of

hydrogen.

A pronounced response to the presence of hydrogen is the change in crack initiation sites
and slip band morphology in both austenitic stainless steels. While cracks initiate in
reference samples at slip bands and grain boundaries, cracks in precharged samples start

at large micro-structural defects such as grain boundary triple points.

The martensitic X3CrNiMo13-4 samples show the greatest possible influence of hydrogen
on the fatigue properties. Precharged samples show a significantly higher crack growth

rate.



Einleitung 1

1 Einleitung

Vor 20 Jahren, im Jahre 1999 entwickelte die BMW Group das erste unter seriennahen
Bedingungen gebaute Fahrzeug mit Wasserstoff als Energietréger fiir einen bivalenten
Verbrennungsmotor. Bereits damals wurde in einem doppelwandigen Stahltank
Wasserstoff mit der Menge von ca. 1401 durch Druck und tiefe Temperaturen fliissig
gelagert. Diese Menge reichte fiir den damals vorgestellten Z7er BMW im
Wasserstoffbetrieb fiir eine Reichweite von ca. 350 km. Dabei wird der fliissig mitgefiihrte
Wasserstoff dem als Benziner entwickelten Motor zugefiihrt. Durch die zusétzlich
eingebaute Wasserstofftechnik konnte der Kunde wéhrend der Fahrt zwischen
Wasserstoff und Benzin als Kraftstoff wahlen [1]. Die damalige Werbung ging davon aus,
dass im Jahre 2020 50 % aller Neufahrzeuge und 20 % des Fahrzeugbestandes als

Wasserstoffstofffahrzeug auf deutschen Straflen fahren.

Was sich zundchst als eine pathetisch technische Werbebeschreibung liest, ist
hervorragend geeignet, um die Motivation dieser Arbeit zu beschreiben. Wir schreiben
das Jahr 2020 und die Liste an serienmifig verfiigbaren Wasserstofffahrzeugen umfasst
acht Fahrzeuge verschiedener Hersteller. Die verfiigbaren Fahrzeuge funktionieren
allerdings nicht nach dem Prinzip, welches BMW fiir die , Zukunft” erdacht hat, sondern
auf der Umwandlung von Wasserstoff in elektrische Energie mittels Brennstoffzelle.

Damit entféllt bei modernen Wasserstofffahrzeugen der Ottomotor komplett.

Der Tatsache, dass sich Wasserstoffautos bisher nicht auf breiter Basis durchgesetzt haben,
ist auf verschiedenen Faktoren gegriindet. Zundchst sei die gesamtgesellschaftliche
Akzeptanz und der damit fehlende Wille der Politik zu nennen. Diese fiihrte dazu, dass
die Entwicklung von Ottomotoren lange Zeit Vorrang hatte. Dieses Verhalten verdnderte
sich spatestens, seit die Automobilindustrie durch immer schwerer zu erreichende
Emissionsziele zu einem Betrug an den Verbrauchern , gezwungen” wurde und bei den
Abgaswerten betrogen hat. Durch grof3 angelegte, weltweite Klagewellen sowie einem
verstarkten Umweltbewusstsein findet in der Gesellschaft und auch seitens der Auto-
mobilbauer ein Umdenken statt, was zu einer verstarkten Entwicklung von elektrisch

angetriebenen Autos fiihrt.



2 Einleitung

Bei der Entwicklung von elektrischen Antrieben liegt dabei der Fokus noch auf batterie-
betrieben Fahrzeugen. Dies liegt unter anderem daran, dass die Infrastruktur zur
Aufladung von Batterien eine wesentlich geringere Investition als das Bauen von
Wasserstofftankstellen erfordert. Zur Installation einer Batterieladesdule ist lediglich eine
entsprechend dimensionierte Stromzuleitung notwendig; eine solche Sdule selber ist
bereits ein Serienprodukt und fiir Endverbraucher erschwinglich. Um Wasserstoff
wirtschaftlich und effizient zu lagern, benétigt es grofle Tanks, die unter hohem Druck
und tiefen Temperaturen stehen. Damit wird nicht nur die Lagerung, sondern auch die
Belieferung solcher Tankstellen gegeniiber dem Brennstoff Benzin zu einer technischen
Meisterleistung. Jedoch ist die fehlende und schwer zu etablierende Infrastruktur nur ein
Teil der Erklarung, warum sich Wasserstoff bisher nicht als Energietrager im Fahrzeugbau

durchgesetzt hat.

Das viel schwerer wiegende Argument ist die Verschlechterung der mechanischen Eigen-
schaften von Werkstoffen durch den Kontakt mit Wasserstoff und dem damit
verbundenen Risiko bei der mechanischen Auslegung. Da es im Sinne der
Ressourcenschonung ist, sowohl bei Herstellung als auch im Betrieb leichte Bauteile
einzusetzen, koénnen mit Wasserstoff beaufschlagte Bauteile nicht iiberdimensioniert
werden, nur um einen vorzeitigen Schaden im Betrieb zu vermeiden. Das Phanomen, auch
bekannt als Wasserstoffversprodung, wurde in den letzten Jahrzehnten an gerade fiir den
Automobilbau interessanten Edelstdhlen erforscht. Hierzu gehdren Versuche, das
Schiadigungsverhalten in Zusammenhang mit Wasserstoff auf Mechanismen zu
reduzieren, die zu einem Verstandnis der Schadigungsentwicklung fiithren sollen. Einen
Uberblick iiber die popularsten Schadigungsmechanismen liefert Lynch in seinem
Ubersichtsartikel aus dem Jahre 2012 [2]. Die wohl am haufigsten zitierten Mechanismen
sind der HELP (Hydrogen-Enhanced Localised Plasticity: wasserstoffinduzierte,
lokalisierte Plastizitit), HEDE (Hydrogen-Enhanced Decohesion: wasserstoffinduzierte
Dekohéasion) und AIDE-Mechanismus (Adsorption-Induced Dislocation Emission:
adsorptionsinduzierte Versetzungsemission). Diese knnen sowohl alleine als auch in
kombinierter Form wahrend verschiedener Phasen der Ermiidung auftreten, wahrend der

sich der dominante Schddigungsmechanismus dndern kann.



Einleitung 3

In der Literatur wird der Wasserstoffeffekt vorwiegend unter monotoner Belastung [3, 4]
oder bei der Langrissausbreitung [5, 6] untersucht. Uber die wirkenden Mechanismen
wiéhrend der Rissinitiierungs- sowie Kurzrisswachstumsphase liegen nur wenige
Informationen vor. Doch gerade diese Phase kann nach Krupp [7] ca. 90% der

Lebensdauer eines Werkstoffs ausmachen.

Das Ziel dieser Arbeit ist daher die Identifizierung der relevanten
Wasserstoffmechanismen der Ermiidungsrissbildung und der
Ermiidungsrissausbreitung von mikrostrukturell kleinen Ermiidungsrissen. Hierzu
wurden drei artverschiedene Edelstdhle untersucht, welche bereits in einem Vorganger-
projekt [8] der Materialpriiffungsanstalt Stuttgart (MPA) mittels Finanzierung der
Forschungsvereinigung Verbrennungskraftmaschinen (FVV) unter dem Einfluss von
Druckwasserstoff charakterisiert wurden. Dabei handelt es sich um zwei metastabile
austenitische Edelstdhle, welche sich durch ihren Nickelgehalt unterscheiden, sowie um

einen rein martensitischen Edelstahl.

Es wurden in-situ Ermiidungsversuche an mit Wasserstoff vorbeladenen Proben sowie an
unbeladenen Referenzproben durchgefithrt und skaleniibergreifend analysiert. Die
Versuchstechnik  umfasste sowohl eine am Lehrstuhl' entwickelte in-situ
Miniaturpriifmaschine fiir die Nutzung im Rasterelektronenmikroskop als auch eine
konventionelle servohydraulische Universalpriifmaschine, die dank Vakuumrezipienten
Versuche unter Ausschluss von Atmosphére ermoglicht. Des Weiteren wurden in einer
Kooperation mit dem Lehrstuhl fiir Werkstoffkunde in Kaiserslautern sowie dem
Lehrstuhl fiir Oberflachentechnik in Siegen Indentierungsversuche auf verschiedenen
Skalen durchgefiihrt. Dabei standen bei allen Versuchen die Rissinitiierungsphase sowie
die Kurzrissausbreitung im  Fokus der Arbeit. Des Weiteren wurden
Mikrostrukturuntersuchungen durchgefiihrt, welche von einfachen lichtmikroskopischen

Aufnahmen bis hin zu TEM-Aufnahmen reichten.

! Lehrstuhl fiir Materialkunde und Werkstoffpriifung des Instituts fiir Werkstofftechnik

der Universitét Siegen



4 Einleitung

Die so generierten Versuchsergebnisse wurden in einem parallel durchgefiihrten
Forschungsvorhaben durch Herrn Volker Schippl genutzt, um ein mechanismenbasiertes
Kurzrissausbreitungsmodell, welches mit der Randelementemethode abgebildet wurde,
zu entwickeln. Dieses kann u.a. dazu eingesetzt werden, basierend auf realen Versuchs-
ergebnissen synthetische Mikrostrukturen zu entwickeln, die eine geringere Anfalligkeit
gegeniiber einem schadigenden Wasserstoffeinfluss aufweisen. Die Forschungsergebnisse

aus diesem Forschungsprojekt werden in dieser Arbeit nicht weiter thematisiert.
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2 Grundlagen und Stand der Forschung
2.1  Werkstoffwissenschaftliche Grundlagen
2.1.1 Aufbau metallischer Werkstoffe

Um verschiedene Gruppen von Werkstoffen in der Werkstofftechnik zu charakterisieren
und zu kategorisieren, werden der atomare Aufbau sowie die vorherrschenden
Bindungsarten zu {ibergeordneten Strukturen genutzt. Hier soll ausschliefSlich auf den
atomaren Aufbau von metallischen Werkstoffen eingegangen werden, welcher durch die
metallische Bindung beschrieben wird. Metallatome besitzen auf ihrer dufSersten Schale
weniger als vier Elektronen, wobei diese Valenzelektronen nur sehr schwach an den
Atomkern gebunden sind. Zwischen mehreren Metallatomen bildet sich die metallische
Bindung aus, wobei die Valenzelektronen ein gemeinsames Elektronengas bilden [9]. Die
typischen Eigenschaften metallischer Werkstoffe (beispielsweise gute Verformbarkeit und
gute Warmeleitfahigkeit) lassen sich durch die metallische Bindung erklaren. Der
kristalline Aufbau von Metallen kann aus dem Bestreben eines energetisch giinstigen
Aufbaus abgeleitet werden. Dabei streben die Atome eine moglichst dichte Packung an,
wodurch sich geordnete Elementarzellen aus periodisch auftretenden Anordnungen
ausbilden, was sich mikroskopisch als kristalliner Aufbau zeigt [9]. Haufig vorkommende
Atomanordnungen sind in Abbildung 1 dargestellt. Zur Charakterisierung der
Gitterstrukturen dienen die Abstinde der Eckatome, wobei die kubischen Kristall-
strukturen nur durch den Parameter a beschrieben werden, wahrend hexagonale
Strukturen die Parameter a und ¢ zur Beschreibung benétigen. Ebenfalls in Abbildung 1
dargestellt sind die fiir die jeweiligen Gitterstrukturen wichtigen Gleitebenen, welche zur

Beschreibung der im Kristallgitter stattfindenden plastischen Verformung notwendig
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krz-Gitter kfz-Gitter hdp-Gitter

Abbildung 1: Metallische Kristallstrukturen nach [10].

2.1.2  Elastisches und plastisches Verformungsverhalten metallischer Werkstoffe

Elastisches Werkstoffverhalten

Werden metallische Werkstoffe mechanisch belastet, wird die eingebrachte Verformung
zundchst durch elastische Verzerrungen des metallischen Gitters aufgenommen [11].
Diese Verzerrung fiihrt zu keiner bleibenden Veranderung des Metallgitters und ist daher
als reversibel anzusehen. Durch eine externe Belastung vergroflern sich die
Gitterparameter in Belastungsrichtung, was gleichzeitig zu einer Querkontraktion und
damit einer Reduktion der Gitterparameter quer zur Belastungsrichtung fiihrt.
Makroskopische Materialkennwerte kénnen quasiisotrop angenommen werden, wobei
der Elastizititsmodul E der wichtigste Kennwert zur Beschreibung des elastischen
Materialverhaltens ist. Dieser beschreibt die Steifigkeit eines Werkstoffs, welche
wiederum die Nachgiebigkeit gegeniiber dufleren Belastungen im linear elastischen
Bereich darstellt [10]. Der Zusammenhang von duflerer Spannung o, von E-Modul sowie
der aus der &dufleren Belastung (Spezialfall des einachsigen Zugs) resultierenden

Dehnung € wird als Hookesches Gesetz beschrieben (GI. (1)).

o=E - ¢ 1)

Die mikroskopischen Kennwerte unterscheiden sich durch ihre Anisotropie von den

makroskopischen Kennwerten. Dies ist darin begriindet, dass jedes Korn eine individuelle
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Anordnung der Kristallstruktur aufweist und damit einen anisotropen, da richtungs-
abhéngigen Elastizitatsmodul besitzt. Diese lokale Anisotropie kann mittels Anisotropie-
faktor A nach Gl. (2) berechnet werden [10, 12] und gibt die Abweichung des anisotropen

Verhaltens gegeniiber dem isotropen Fall an.

2 .
A= lCat @)

€11~ C12

Die elastischen Konstanten ci1, ci2 und cu werden einer Steifigkeitsmatrix entnommen,
deren Werte experimentell durch Messungen der Ausbreitungsgeschwindigkeit von
Ultraschallwellen in Einkristallen ermittelt werden [13]. Fir austenitische sowie
martensitische Phasen wurden von Ledbetter [14] und Kim und Johnson [15] die der

Tabelle 1 zu entnehmenden Werte ermittelt.

Tabelle 1: Elastische Konstanten fiir Einkristalle [14, 15].

Phase cn [GPa] c12 [GPa] cu [GPa] A Literatur
Austenitische 209 133 121 3,18 [14]
Phase yin 304L
Martensitische 232 135 116 2,39 [15]
Phase o

Vor allem in Einkristallen wird die elastische Anisotropie gezielt genutzt, um zum Beispiel
in Triebwerksschaufeln thermische Spannungen zu reduzieren, indem der E-Modul in
Spannungsrichtung minimiert wird [10]. Die in dieser Arbeit untersuchten Werkstoffe
sind polykristallin aufgebaut, womit sie aus Kornern verschiedener Orientierungen
bestehen und die lokale Anisotropie zu lokalen Spannungsiiberhohungen fiihrt.
Hierdurch wird nicht nur eine Rissinitiierung unter zyklischer Belastung lokal begiinstigt,
sondern auch das weitere Risswachstum beeinflusst, worauf in spéteren Kapiteln

eingegangen wird.
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Plastisches Werkstoffverhalten

Durch dufSere Belastung oberhalb des linear elastischen Bereichs kommt es im Werkstoff
zu einer plastischen, also bleibenden Verformung. Im Gegensatz zu den Vorgéngen der
elastischen Verformung kommt es durch die eingeleitete Energie zu einer irreversiblen
Verformung, da sie nicht durch eine gleichméaBige Gitterverzerrung aufgenommen
werden kann. Der Spannungsabbau resultiert aus der Bewegung (Umklappvorgang
zwischen Atombindungen) zweidimensionaler, linienformiger Gitterdefekte. Solche
Gitterdefekte lassen sich idealisiert in Stufen- und Schraubenversetzungen kategorisieren,
treten in Realitit aber in Mischformen auf und gleiten auf den gitterspezifischen
Gleitebenen in Gleitrichtung ab [16]. Die fiir diese Arbeit relevanten krz sowie kfz
Gitterstrukturen mit ihren Gleitebenen und -richtungen werden in Tabelle 2

zusammengefasst und sind in Abbildung 2 dargestellt.

Tabelle 2: Gleitsysteme der krz sowie kfz Gitterstrukturen nach [16].

Anzahl der Anzahl der
. . . . L. Anzahl der
Gitterstruktur | Gleitebene | Gleitrichtung | nichtparallelen | Gleitrichtungen .
Gleitsysteme
Ebenen pro Ebene
krz {110} <111> 6 2 12
{112} <111> 12 1 12
{123} <111> 24 1 24
kfz {111} <110> 4 3 12

Wiéhrend die krz Gitterstruktur keine dichtest gepackte Ebene besitzt, weist die kfz Gitter-
struktur derer vier auf, auf denen sich jeweils drei mogliche Gleitrichtungen befinden. Fiir
das krz Gitter ergeben sich aus den dicht gepackten Ebenen des Typs {110} und den
dichtest gepackten Richtungen des Typs <111> insgesamt sechs Gleitebenen mit jeweils
zwei moglichen Gleitrichtungen. Insgesamt weist das krz Gitter 48 mogliche Gleitsysteme

auf, da dhnlich dicht gepackte Ebenen des Typs {112} sowie {123} hinzukommen.
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<110>-Gleitrichtung <110>-Gleitrichtungen

N/

ﬂw A" {111}-Gleitebene

’ AN
;7 ~

{110}-Gleitebene,

{123}-Gleitebene
{112}-Gleitebene

/
N

krz-Gitter kfz-Gitter

Abbildung 2: Gleitsysteme und -richtungen der krz- und kfz-Gitterstrukturen nach [7].

Auf den zuvor beschriebenen Gleitsystemen bewegen sich Versetzungen, wenn eine
kritische Schubspannung {iberschritten wird. Die auf ein einzelnes Gleitsystem oder Korn
wirkende Schubspannung ldsst sich nach dem Schmidschen Schubspannungsgesetz
(GL (3), Abbildung 3) beschreiben. Ein hoher Wert des Schmidfaktors Fs (Maximalwert
liegt bei Fs=0,5) in einem Gleitsystem oder Korn bedeutet hierbei, dass eine hohere
Schubspannung vorliegt als in anderen, in Bezug zu setzenden Gleitsystemen bzw.

Kornern [17].

t=F -0 F =cosp ‘cosw 3)

Gleitrichtung

Gleitebene

Abbildung 3: Grafische Darstellung zur Ermittlung des Schmidfaktors nach [17].

Die Bewegung einer Versetzung bedeutet die Verringerung der Energie, wobei es gerade
in kfz Gitterstrukturen zu einer Aufspaltung einer Versetzung auf der {111}-Gleitebene in

zwei Teilversetzungen, sogenannte Shockley-Partialversetzungen kommen kann (Gl. (4)).
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Die Entstehung zweier Shockley-Partialversetzungen in der {111}-Ebene wird in
Abbildung 4 dargestellt. Der reguldre Platztausch (Abgleitung) mit dem Burgersvektor b:
wire energetisch ungiinstiger als eine Aufspaltung in die Burgersvektoren b2 und bs. Dass
die Aufspaltung eine Verringerung der Energie bedeutet, ldsst sich aus Gl. (5) ableiten, da

sich die Energie einer Versetzung quadratisch mit dem Betrag des Burgers-Vektors erhoht.

a — a — a _
5 [110]= 2 [21T] + £[121] @)

MitE = %G - b2
a\? a\? a? _ a? (5)
folgt (2) 2> (£)” (6+6) bzaw. =>%

Die elastische Wechselwirkung der beiden Partialversetzungen fiihrt zu einer AbstofSung,
wodurch sich eine der beiden Partialversetzungen bewegt. Diese Bewegung fiihrt zur
Erzeugung eines Stapelfehlers. Dabei ist dieser Vorgang nur begrenzt méoglich, da die auf
eine Shockley-Partialversetzung wirkenden anziehenden Krifte bei hdheren
Stapelfehlerenergien zunehmen und da durch die Dissoziationsbreite reduzieren. Die
Aufspaltungsweite da (GL (6)) eines solchen Stapelfehlers ist umgekehrt proportional zur
Stapelfehlerenergie vysr (siehe auch Kapitel 2.1.3) [18]:

G - b?

dj=——
4 41 yer
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Abbildung 4: Darstellung der Stapelfolge im kfz-Gitter sowie der Burgersvektoren einer

Stufenversetzung, aufgespalten in zwei Shockley-Partialversetzungen nach [19].

Die Stapelfehlerenergie stellt somit einen wichtigen Einflussparameter auf die
Gleitvorgdnge in einem Werkstoff dar, wobei gerade in kfz-Gitterstrukturen die
Aufspaltungsweite der Stapelfehler durch eine geringe Stapelfehlerenergie hoch ist. Ein
Quergleiten, also das dreidimensionale Verlassen einer Gleitebene, ist in dem in
Partialversetzungen aufgespaltenen Zustand nicht moglich. Dies liegt darin begriindet,
dass der Burgersvektor einer Partialversetzung nur in einer {111}-Ebene liegt. Beide
Partialversetzungen miissen zu einer Versetzung rekombiniert werden, wodurch der
Stapelfehler ausgeloscht und ein Quergleiten wieder ermdglicht wird. In Werkstoffen mit
einer niedrigen Stapelfehlerenergie und der damit verbundenen hohen
Aufspaltungsweite finden Versetzungsbewegungen durch den sonst hdoheren
Energieaufwand bevorzugt ohne Quergleiten statt. Damit steht eine hohe
Stapelfehlerenergie in direkter Korrelation mit der Ausbildung rdumlicher

Versetzungsanordnungen [18].
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2.1.3 Martensitbildung

Die zwei in dieser Arbeit untersuchten metastabilen austenitischen Edelstdhle X2-9 und
X2-12 (Charakterisierung siehe Kapitel 3.1) weisen das Merkmal der Metastabilitat auf,
welche sich durch wéahrend der zyklisch plastischen Verformung bildenden
verformungsinduzierten Martensit duflert. Mit Hilfe der Arbeiten von Cohen [20], Olson
und Cohen [21, 22] sowie Meyrick und Powell [23] definiert Herper [24] die marten-
sitische Transformation als eine gitterverzerrende, diffusionslose Anderung der Gitter-
struktur. Diese wird von Scherung dominiert, wobei die Habitusebene von der Trans-
formation unberiihrt bleibt. Die martensitische Transformation kann je nach Umgebungs-
bedingungen sowohl thermisch induziert als auch spannungs- bzw. verformungs-
induziert stattfinden. Fiir die Bestimmung der bei Raumtemperatur vorliegenden Phasen
von Cr-Ni-Stahlen kann nach Schaeffler [25] das Nickel- und Chromaquivalent Nia und
Cri nach GL. (7) und (8) errechnet und in das entsprechende Schaefflerdiagramm einge-
tragen werden. Die so berechneten Aquivalente sind fiir die hier untersuchten meta-
stabilen austenitischen Edelstdhle mit einem Nickelgehalt von jeweils 9,0 % und 12,3 % (in

Masse-%) in Abbildung 5 eingetragen.
Niz= %Ni+30-%C+0,5-%Mn (7)

Cr;= %Cr+%Mo+1,5-%Si+0,5-%Nb+2-%Ti (8)
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Abbildung 5: Phasendiagramm fiir CrNi-Stdhle nach Schaeffler mit grafischer Einordnung der fiir
X2-9 und X2-12 errechneten Werte der Nickel- und Chromdquivalente.

Diese Arbeit befasst sich mit metastabilen austenitischen Edelstdhlen, die bereits bei
Raumtemperatur verformungsinduziert Martensit bilden koénnen. Damit soll im
Folgenden {iberwiegend auf die Bildung von verformungsinduziertem Martensit

eingegangen werden.

2.1.3.1 Thermodynamik der Martensitbildung

Die bei metastabilen austenitischen Edelstahlen diffusionslose Phasentransformation
findet in zwei Teilschritten statt. Dabei wandelt die y-Austenitphase (kfz) in die «'-
Martensitphase (krz) oder in die e-Martensitphase (hdp) um. Die y-e-Umwandlung ist
nach Nishiyama [26] lediglich eine Ubergangsphase zu dem o'-Martensit. Ms
kennzeichnet die Temperatur, unterhalb derer es zu einer spontanen Transformation
kommt, sofern die Differenz der freien Energie AG beider Phasen den Schwellenwert zur
Transformation erreicht (Abbildung 6). Oberhalb von Ms ist die thermische

Energiedifferenz AGuem zu gering, weshalb eine zusitzliche Verformungsenergie AGmech
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aufgebracht werden muss. Ab To ist das Ernergieniveau beider Phasen gleich hoch,

weshalb eine Transformation von y-Austenit zu a’-Martensit nicht mehr moglich ist.

BN

y-Austenit - verformt (kfz)
o.-Martensit (krz)
y-Austenit (kfz)

f S d
i
Gleichgewicht T
spontane verformungsinduzierte
Umwandlung Umwandlung

Abbildung 6: Darstellung des Einflusses von Verformung auf die Umwandlungstriebkraft nach
[27].

Die Abbildung 7 stellt die verschiedenen Moglichkeiten zur Bildung der martensitischen
Phase bei unterschiedlichen Temperaturen dar. Hiernach kommt es unterhalb der
Ma-Temperatur zu verformungsinduzierter Bildung von Martensit, wenn die dafiir
notwendige duflere Spannung erreicht ist. Zwischen den Temperaturen Ms und Ms, ¢ ist
eine Martensitbildung bereits in der Kombination mit elastischen Spannungen méglich.
Unterhalb der Ms-Temperatur kann Martensit ohne dufiere Spannung rein thermisch

aktiviert entstehen.
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Abbildung 7: Martensitbildungsarten bei metastabilen austenitischen Edelstdhlen nach [21, 28].

In der Literatur finden sich Berechnungsmoglichkeiten in Form von empirischen
Regressionsbeziehungen fiir die Martensitstarttemperatur Ms und fiir Maso. Dabei ist Maso
die Temperatur, die bei einer &ufleren Gesamtdehnung von et = 30 % zu einem Martensit-
volumengehalt von 50 % fiihrt. Die Berechnungsformeln gehen fiir Ms und Mpso auf

Eichelmann und Hull [29] GL. (9) bzw. Angel [30] Gl. (10) zuriick.
Ms=1350-1665-(%C+%N)-28-%Si-33-%Mn-42-%Cr-61-%Ni )

Maso= 413-462-(%C+%N)-9,2:%5i-8,1-%Mn-13,7-%Cr-9,5-%Ni-18,5%Mo  (10)

Die verformungsinduzierte Martensittransformation findet im y-Austenit aufgrund von
Uberlagerungen von Stapelfehlern statt, wobei die Martensitkeimbildung mit sinkender
Stapelfehlerenergie ysk ansteigt [31]. Die Bestimmung der Stapelfehlerenergie wird in der
Literatur unterschiedlich diskutiert. Nach Schramm und Reed kann die Stapelfehler-
energie anhand der chemischen Legierungszusammensetzung nach Gl (11) bestimmt
werden [32]. Weitere Berechnungsformeln fiir die Stapelfehlerenergie finden sich in der

Literatur bei Rhodes und Thompson sowie Qi-Xun et al. [33, 34].

Vsr= -53+6,2-%Ni+0,7-%Cr+3,2-%Mn+9,3-%Mo [m]/m?] a1
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Die Hohe der Stapelfehlerenergie ist mafSgeblich fiir den dominanten Abgleitcharakter
verantwortlich, wobei ein niedriger Wert in einer planaren Versetzungsbewegung
bzw. -anordnung resultiert. Hohe Werte hingegen fiihren zu welliger Gleitung und damit
zu dem Abbau von inneren Spannungen [35, 36]. Das ausgeschlossene Quergleiten lasst
Versetzungen an mikrostrukturellen Hindernissen aufstauen. Der Einfluss von

Wasserstoff auf die Stapelfehlerenergie wird in Kapitel 2.3.6 erlautert.

2.1.3.2 Kristallografische Betrachtung der Martensitbildung

Die Umwandlung von +vy-Austenit kann, wie vorangegangen dargestellt, {iber die
Zwischenphase e-Martensit (hdp), durch dufBerlich eingebrachte Verformungsenergie
getriggert, in die thermodynamisch stabilere a’-Martensitphase (krz) erfolgen. Bei der
Phasenumwandlung behilt jedes Atom seine bisherigen Nachbarn, da es sich um einen
rein diffusionslosen Umklappmechanismus handelt [37]. Bain [38] zeigte bereits im Jahre
1924 ein Modell, das die y < o’-Transformation innerhalb der Einheitszelle erklart. Dabei
klappen die metallischen Bindungen so um, dass die flichenzentrierten Atome im kfz-
Gitter die neue krz-Einheitszelle bilden. So kommt es durch die sogenannte Bain-Dehnung
zu einer Stauchung um 12 % in [001]-Richtung und einer Streckung um ca. 20 % in [110]-

Richtung (Abbildung 8).

{

~ 17
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y =" «e o »m > °

" il Vi ™ Vi
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** Streckung

krz
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Abbildung 8: Phasentransformation vom kubisch-flichenzentriertem y-Austenit zum kubisch-

raumzentriertem a’-Martensit nach [38].
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Der y-Ausgangszustand und der resultierende a’-Verzerrungszustand weisen kristallo-
grafisch betrachtet eine exakte Orientierungsbeziehung zueinander auf. Dabei erklart Bain
zwar die Volumenzunahme, allerdings nicht die Existenz der Habitusebene [39]. Diese
Habitusebene bildet eine nach der Phasentransformation unverzerrte Grenzfldache
zwischen den y und o'-Phasen und bendtigt, das Bain-Modell vorausgesetzt, eine
zusitzliche Starrkorperrotation. Diesen Orientierungszusammenhang erkldaren sowohl
Kurdjumow-Sachs [40] als auch Nishiyama-Wassermann [26] anhand der folgenden

Formulierungen:
Kurdjumov-Sachs: (111), Il (110)¢ & [110], Il [TT1],

Nishiyama-Wassermann: (111),, Il (110) & [101], 11 [001]

Diese Orientierungszusammenhange schrianken die moglichen Transformationsprozesse
auf eine exakte Anzahl ein, von der in Abbildung 9 sechs Varianten und ihre Orientierung
zueinander dargestellt sind, wobei alle entlang der Habitusebene (111)y umklappen. Dabei
bleibt eine dichtest gepackte <110>-Richtung der austenitischen Phase mit einer dichtest
gepackten <111>«-Richtung parallel. Das Gleitsystem des y-Ausgangszustandes enthalt
4 {111}y —Gleitebenen mit 6 <112>«-Gleitrichtungen, wodurch die Kurdjumov- Sachs-

Beziehung insgesamt 24 Martensitvarianten zulasst.

[111 (011),, Variante 4

' [111]“ Variante 3
DL

Variante 2 p ,\Q ‘

Vanante 1 \

[1T1]u, [ﬁl]a, Variante _ Missorientierung zu Variante 1 (V1)
-«— EA V2 Zwillingsbeziehung (X3)
111] Varlar\te 5 V3 10,53° zur Zwillingsbeziehung
A‘ V4 10,53°
V5 10,53° zur Zwillingsbeziehung
[1111 Variante 6 V6 21,06° zur Zwillingsbeziehung (£11)

Abbildung 9: Schematische Orientierungsbeziehung zwischen sechs Martensitvarianten nach

Kurdjumov-Sachs [39].
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Anhand von rontgenographischen Untersuchungen stellten Kurdjumov und Sachs [40]
zudem fest, dass die martensitische Transformation vor allem durch Scherdeformationen
moglich ist, welche auf diskreten Gleitbandern erfolgen. Dieses Modell beriicksichtigt
allerdings nicht, dass fiir das gebildete kubisch raumzentrierte a’-Gitter eine weitere
Verformung notwendig ist und geht nicht auf die mikrostrukturellen Vorgange wahrend

der Transformation ein.

Bogers und Burgers [37] zeigten im Jahre 1964 anhand einfacher Kugelmodelle, dass die
vollstandige y = a’-Transformation durch zwei Scherungen beschrieben werden kann.
Darauf aufbauend zeigten Olson und Cohen [21] im Jahre 1972, dass sich diese beiden
Scherungen durch Partialversetzungsbewegungen beschreiben lassen. Die erste Scherung
entlang paralleler {111},-Ebenen betrdgt genau ein Drittel des Burgersvektors einer
Shockley-Partialversetzung (bs/3). Die zweite Scherung erfolgt entlang paralleler {111},-
Ebenen im bereits verzerrten Gitter um einen halben Burgersvektor der Shockley-
Partialversetzung (bs/2). Dieser Umwandlungsmechanismus ist in Abbildung 10 als eine
der ebenfalls 24 Varianten dargestellt. Die beiden Scherungen gehen mit Ausdehnungen

von 5,4 % (1. Scherung) bzw. 3,6 % (2. Scherung) einher.
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Abbildung 10: Schematische Darstellung einer der 24 méglichen Varianten der y-o-Transformation
nach Bogers und Burgers sowie Olson und Cohen: a) kfz Struktur, b) entspricht a), es sind nur die
Gleitebenen markiert, c) Ergebnis der ersten Scherung, d) Ergebnis der ersten Scherung mit der

Anderung der zweiten Scherung, e) Ergebnis der zweiten Scherung, f) krz Struktur [41].



Grundlagen und Stand der Forschung 19

Durch Verformung im vy-Gitter werden Stapelfehler und weitere Defektstrukturen
erzeugt, wie beispielsweise hexagonale e-Martensitbander oder Zwillingskorngrenzen.
Die erzeugten Stapelfehler lassen sich in intrinsische und extrinsische Stapelfehler [42]
unterteilen (Abbildung 11), wobei intrinsische Stapelfehler bei der Bewegung einer
einzelnen Shockley-Partialversetzung entlang der dichtest gepackten Ebene (Abbildung
11 b) verlaufen. Wenn eine solche Bewegung auf jeder zweiten Ebene stattfindet, stimmt
durch die zusitzliche Ebene die Stapelfolge mit der einer hexagonal dichtesten
Packung (hdp) iiberein. Dies lasst den Schluss zu, dass intrinsische Stapelfehler als Keim-
stellen des e-Martensits (hdp) angesehen werden kénnen. Es muss neben der hexagonalen
Gitterstruktur ebenfalls eine Volumendnderung erkennbar sein, um eine martensitische
Phase eindeutig identifizieren zu konnen. Ein extrinsischer Stapelfehler entsteht, wenn
zwei Shockley-Versetzungen auf direkt aufeinanderfolgenden Ebenen wandern.
Hierdurch wird die Stapelfolge des y-Gitters derart gestort, dass die Bereiche Keim-
bildungsorte fiir Zwillingsgrenzen darstellen kénnen. An Schnittstellen dieser so
entstandenen Martensitbander liegt damit die richtige Stapelfolge fiir die Nukleation des

o’-Martensits (krz) vor.
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Abbildung 11: Schematische Darstellung a) normale Stapelfolge, b) intrinsischer und c)

extrinsischer Stapelfehler nach [42].
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Brooks et al. [43] zeigten im Jahre 1979, dass ebenfalls einfache, durch Verformung
eingebrachte Stapelfehler zur e-Transformation fiihren kénnen, da die innere Stapelfehler-
struktur auf der dichtest gepackten Ebene den richtigen Abstand fiir die hexagonale
Einheitszelle aufweist. Dem gegeniiber konnte Brooks an Orten mit hohem
Versetzungsaufstau die Nukleation von a’-Martensit beobachten, wobei sich das o-Gitter
entlang von Bereichen hoher plastischer Verformung ausbreitet. Auch Beobachtungen
von Bayerlein et al. [31] an einem 304 Edelstahl zeigten, dass die e-Transformation
innerhalb von Stapelfehlern ihre Nukleation findet. Murr et al. [44] beobachteten ebenfalls
an einem 304 Edelstahl bei ihren Untersuchungen zur Dehnratenabhdngigkeit des
Ermiidungsverhaltens, dass vor allem Schnittpunkte von Gleitbandern mit hohen

Dehnungen als Nukleationsstellen des o -Martensits fungieren.
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2.1.3.3 Besonderheiten martensitischer Edelstahle

Rein martensitische Edelstdhle werden eingesetzt, wenn eine hohe Kkorrosive
Bestandigkeit sowie eine hohe Festigkeit gefordert werden. Thre Festigkeit lasst sich durch
entsprechende Warmebehandlungen in weiten Grenzen einstellen, wobei sie sich bei
gleichzeitig hoher Festigkeit im Vergleich zu ferritischen Stdhlen durch hohe

Verformbarkeit auszeichnen.

Martensite werden als Schmiedewerkstoff z.B. im Turbomaschinenbau fiir
Laufradscheiben in Verdichtern oder als Gusswerkstoff fiir Rotorgehduse verwendet. Sie
zeigen eine charakteristische nadelférmige Struktur, welche beim Abkiihlen aus der
Schmelze  aus  ehemaligen  Austenitkornern  entstehen. Die  ehemalige
Austenitkorngrenzen lassen sich durch entsprechende Software nachbilden, indem
entsprechende Orientierungsbeziehungen, basierend auf EBSD-Analysen, ausgewertet
werden [45, 46]. Rein optisch lassen sie sich ebenfalls in der Orientierungsdarstellung
einer EBSD-Analyse erkennen, wie im Ergebnisteil dargestellt. Dariiber hinaus kénnen
sich martensitische Gefiigestrukturen durch duflere Einfliisse in einem austenitischen
Gefiige bilden (siehe vorangegangene Kapitel). Austenitkorner werden bei der
Umwandlung in Martensit in mehrere Gefiigeteile unterschiedlicher Langenskala
umgewandelt, in aufsteigender Grofle werden sie in Martensitnadeln, Martensitblocke
und Martensitpakete unterteilt [47]. Eine Martensitnadel ist ein Martensitkristall mit einer
Dicke von ca. 0,2 um. Benachbarte Martensitnadeln weisen eine Misorientierung von
ca. 3 Grad auf, wobei sie innerhalb eines Matensitblocks nahezu gleiche Orientierung
besitzen. Ein Martensitpaket besteht aus mehreren Martensitblocken und entsteht mit

weiteren Martensitpaketen aus einem fritheren Austenitkorn [48].

Martensitische und auch ferritische Werkstoffe zeigen eine starke Anfélligkeit gegeniiber
einem vorzeitigen wasserstoffinduzierten Versagen, wie einige Arbeiten in der Literatur
anhand von Stdhlen mit kubisch raumzentrierter Gitterstruktur zeigen. Nach Michler
etal. [49] steigt die Anfilligkeit gegeniiber einer Wasserstoffversprodung mit
zunehmender Festigkeit. Die Autoren merken allerdings an, dass eine kubisch
raumzentrierte Gitterstruktur auch unterhalb einer Festigkeit von 900 MPa zu einer

beschleunigten Rissausbreitung durch Wasserstoff fiihrt.
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Tanaka et al. [50] fanden bei der Untersuchung eines martensitischen Stahls heraus, dass
durch eine elektrochemische Beladung der Rissfortschritt im Vergleich zu unbeladenen
Referenzproben um den Faktor 30 beschleunigt wird. Durch den eingebrachten
Wasserstoff ergibt sich eine kleine plastische Zone vor der Rissspitze und eine

Lokalisierung der Gleitbander.

Die starkere Anfélligkeit gegeniiber einer wasserstoffinduzierten Schadigung bei krz-
Werkstoffen begriinden viele Autoren mit der um einige Grofienordnungen hheren
Wasserstoffdiffusionsfahigkeit (siehe Kapitel 2.3.3) im Vergleich zu kfz Werkstoffen. Dies
gilt ebenfalls fiir austenitische Werkstoffe, in denen verfomungsinduzierter Martensit

gebildet wird [51, 52].

2.1.4  Elektronenmikroskopie

Ein Fokus dieser Arbeit liegt in der skaleniibergreifenden Analyse des
Wasserstoffeinflusses, wodurch es notwendig ist, die genutzten Analysemethoden

ausfiihrlich zu beschreiben.

Die Lichtmikroskopie (LM) ist bei der Ermittlung mikrostruktureller Eigenschaften ab
einer gewissen Vergroflerung limitiert. Das Rayleigh-Kriterium (Gl. (12)) definiert hierbei
das Auflosungsvermogen, wobei der kleinste Abstand dwin zweier unabhingiger

Lichtpunkte noch trennbar voneinander zu unterscheiden ist [53].

A
= —_— 12
i =061 - ——— (12)

Die Fokussierbarkeit von Licht eines optischen Elements wird durch die numerische
Apertur beschrieben, wobei sich diese aus dem Produkt von n-sina ergibt. Es setzt sich
aus dem Brechungsindex n des Materials zwischen Objektiv und Fokus und dem
Offnungswinkel sina zusammen. Da der minimale Abstand duwin direkt mit der
Wellenldnge A der einstrahlenden Energie korreliert, kann die Auflésungsgrenze durch

eine energetisch hohere Strahlungsquelle, z.B. einer Elektronenquelle gesenkt werden.
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Um die Wellenldnge nach Broglie (Gl. (13)) berechnen zu kénnen, wird ein relativistischer
Energiesatz und der Impulssatz genutzt [54].
h

A=
\/Zmo ~eUy (1+

el, (13)
Tmgc?)

Die Wellenldnge eines Elektronenstrahls ergibt sich mit dem Plankschen
Wirkungsquantum #, der Lichtgeschwindigkeit ¢, der Beschleunigungsspannung Uas, der
Elementarladung eines Elektrons e sowie seiner Ruhemasse mo. So konnen atomare
Strukturen dargestellt werden, da eine niedrige Wellenldnge mit einer hohen Energie
korreliert. Bei der Elektronenmikroskopie muss generell zwischen der oberflachen-
darstellenden  Rasterelektronenmikroskopie (REM) wund der durchstrahlenden
Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) unterschieden werden. Im Folgenden
werden Wechselwirkungen des Elektronenstrahls mit der Probe sowie die beiden

Varianten der Elektronenmikroskopie genauer erlautert.

2.1.4.1 Wechselwirkung des Elektronenstrahls mit der Probe

Kontraste auf der Probenoberfldache beruhen auf der Ablenkung der Primérelektronen
(PE, einige keV) in der Probe [55]. Zwischen dem Elektronenstrahl und den Atomen der
Probe kann es zu rein elastischer Streuung kommen. Die fiir diese Wechselwirkung
verantwortliche Triebkraft ist die Coulomb-Wechselwirkung (Gl. (14)), welche die Kraft
zwischen zwei punktférmigen Ladungen beschreibt [56].

1 _Q1'Q2

F=
4me, r?

(14)

Dabei sind Qi und Q: kugelsymmetrisch verteilte Ladungsmengen, r der Abstand
zwischen den Mittelpunkten der Ladungsmengen und ¢, die dielektrische Feldkonstante.
Da der Atomkern eine sehr viel h6here Masse als das beschleunigte Elektron besitzt, wird
das Elektron von seiner Bahn abgelenkt, wahrend der Atomkern auf seinem
urspriinglichen Platz bleibt. Die elastische Streuung und der daraus resultierende Effekt

kann je nach Probendicke wiederholt und aufsummiert werden. Neben der Probendicke
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nimmt ebenfalls die Ordnungszahl des untersuchten Elements eine grofie Rolle ein. So
wird der Elektronenstrahl an schweren Elementen stérker als an leichten Elementen ab-
gelenkt, womit schwere Elemente heller abgebildet werden. Grundsdtzlich werden
Probenbereiche heller abgebildet, wenn mehr Elektronen auf den Detektor treffen, sodass

dickere Probenbereiche dunkler werden.

Neben der Abbildung der zuvor beschriebenen Primarelektronen konnen ebenfalls die
niedrigenergetischen Sekundarelektronen (SE, 10-50eV) detektiert und abgebildet
werden. Solche Sekundarelektronen resultieren aus der inelastischen Streuung des
Elektronenstrahls und miissen aufgrund ihrer niedrigen Energie oberflichennah generiert
werden. Durch die inelastische Streuung wird die Energie eines Elektrons teilweise an die
Atome der Probe abgegeben und als Reaktion darauf die Bindung zu schwécher
gebundenen Valenzelektronen geldst [57], wodurch Sekundérelektronen entstehen.
Neben den Primar- und Sekundarelektronen entstehen noch weitere Wechselwirkungs-
produkte, welche fiir diese Arbeit jedoch irrelevant sind und damit nicht weiter

beschrieben werden.

2.1.4.2 Rasterelektronenmikroskopie

Die bildliche Darstellung der Elektronenmikroskopie erfolgt aus der Wechselwirkung
zwischen der Probe und dem hochenergetischen Elektronenstrahl. Dieser wird in einer
Elektronenkanone generiert, welche aus einem Wehnelt-Zylinder (Kathode) und einer
Anode besteht. In dieser Elektronenkanone wird eine Kathode (z.B. Lanthan-
Hexaborid (LaBes)) erwdarmt (1,5-1,7 A Heizstrom). Hierdurch werden Elektronen
emittiert, die sich in Richtung der Anode bewegen und durch ein zentriertes Durch-
gangsloch die Elektronenkanone verlassen. Der Elektronenstrahl wird mittels
magnetischer Linsensystem auf die Probe fokussiert und fiihrt durch ein Abrastern der
Oberflache zu der bekannten Bildgebung. Die Interaktion des Elektronenstrahls mit der

Probenoberfliche wurde in Kapitel 2.1.4.1 beschrieben.
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2.1.4.3 Electron backscatter diffraction (EBSD)

Die Elektronenriickstreubeugung (engl. Electron backscatter diffraction — EBSD) wurde
fir ~diese Arbeit intensiv zur Bestimmung der Kornorientierung und
Phasenzugehdrigkeiten genutzt [57]. Diese Analysemethode basiert auf der Beugung der
Primarelektronen an verschiedenen Gitterebenen der Probe. Die Wechselwirkung des
Elektronenstrahls mit der Probe fiihrt zur Bildung von Beugungskegeln fiir jede
Gitterstruktur. In dem Bereich solcher Kegel erfiillen die riickgestreuten Elektronen die
Braggsche Interferenzbedingung eines Gittertyps (sieche auch Kapitel 2.1.4.5). Die
Abbildung der so erzeugten Reflexe erfolgt als Schnitt durch die Kegel auf einem ebenen
Phosphorschirm (20° Neigung zur Probennormalen) und einer dahinter geschalteten
CCD-Kamera. Diese Reflexe zeigen sich als Linienpaare, tiber die erstmals durch Kikuchi
im Jahre 1928 [58] berichtet wurde. Kikuchi-Linien (siehe auch Kapitel 2.1.4.5) lassen sich
fiir alle Gitterstrukturen berechnen, wodurch ein Vergleich (Indizierung) zwischen
Berechnung und realer Abbildung moglich wird. Durch eine entsprechende Auswertung

lassen sich so fiir Proben die Gitterstruktur (Phase) und Kristallorientierung ermitteln [59].

2.1.4.4 Focused Ion Beam

Die Focused Ion Beam-Technik kombiniert die Oberflichendarstellung einer Probe mit
der Méglichkeit, gezielt Bereiche einer Probe abzutragen und damit zu manipulieren. Zur
Darstellung von Oberflichen werden mittels gerichtetem Gallium (Ga)-Ionenstrahl
Sekundarelektronen erzeugt. Wie bei der Elektronenmikroskopie kommt es zu Wechsel-
wirkungen zwischen dem elektrisch geladenen Ionenstrahl und der positiv geladenen
Kernen der Atome einer Probe. Hierbei konnen Atombindungen innerhalb der Probe
gelost werden, da der Ga-lonenstrahl eine hierfiir ausreichend hohe Energie besitzt.
Oberflachennahe Atome werden dabei abgetragen, wahrend durch den Strahl geloste
Atome wieder interstitiell im Gefiige eingelagert werden. Durch die Hohe der
Beschleunigungsspannung und Stromstdrke ldsst sich die Wahrscheinlichkeit eines
Materialabtrags steuern und zur gezielten Erzeugung von Proben zur Weiternutzung im

Transmissionselektronenmikroskop  (TEM) nutzen. So koénnen Bereiche zur
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Charakterisierung einer Schadigung (Rissinitiierungsorte) oder zur Beschreibung der
Mikrostruktur (z.B. lokale Phasenanalyse) entnommen und bis zur Durchstrahlbarkeit fiir
Elektronen prapariert werden. Dabei setzt sich das so abgetragene Material grofitenteils
wieder auf der umliegenden Probenoberfliche ab, was als Kathodenzerstiubung
(engl. sputtering) bekannt ist. Die auf die Probe beschleunigten Ga-Ionen verbleiben nach
der Wechselwirkung und damit dem Verlust ihrer kinetischen Energie interstitiell gelost
im Kristallgitter, wodurch die Gitterkonstanten derart gedndert werden, dass eine
folgende Phasenanalyse verfilscht werden kann. Das Vorgehen der TEM-Proben-

praparation mittels FIB wird in Kapitel 3.3.4 beschrieben.

2.1.4.5 Transmissionselektronenmikroskopie

Durch die Transmissionselektronenmikroskopie wird die Werkstoffanalyse um ein
Werkzeug erganzt, welches kleinste Strukturen im Werkstoff hochauflésend darstellen
und charakterisieren kann, wie zB. Versetzungsanordnungen, Werkstoff-
zusammensetzungen und Phasenverteilung. Abhdngig von der Giite der Prdparation
kann hierbei bis auf den atomaren Aufbau einer Probe aufgeldst werden. Das Funktions-
prinzip beruht auf der Durchstrahlung von Proben mit Elektronen, welche entsprechend
fiir eine Elektronentransparenz préapariert wurden. Die detaillierte Vorgehensweise zur
Probenpréaparation wird in Kapitel 3.3.4 erlautert. Die  bei der
Rasterelektronenmikroskopie auftretenden Streu- sowie Absorptionseffekte des
Elektronenstrahls treten hier nur in geringem Mafse auf. Dies ist auf das Durchstrahlen
der wenigen Atomlagen einer TEM-Probe zuriickzufiihren, wo dennoch die
Beugungskontraste einen grofieren Einfluss haben. Die Beugung (Gl (15)) in einem
Kristallgitter wird in Abbildung 12 schematisch gezeigt. Wenn der Winkel des auf eine
Netzebene des Kristalls eintreffende Elektronenstrahls sehr klein ist, kann er im selben
Winkel des Einfalls gebeugt werden. Der Netzebenenabstand d innerhalb der Ebenen
fithrt zu einer Phasenverschiebung in den reflektierten Wellen (Abbildung 12). Diese
Phasenverschiebung beeinflusst das Ergebnis der Detektion, wobei deren Extremwerte

die konstruktive oder destruktive Interferenz darstellen.
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2dsinf =ni (15)
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Abbildung 12: Schematische Darstellung der Bragg-Beugung nach [60].

Eine destruktive Interferenz fiihrt zu einem gegenseitigen Ausléschen der Intensitaten. Zu
einer Intensitdtsaddition (konstruktive Interferenz) kommt es bei einem Gangunterschied
vom ganzzahligen Vielfachen der Wellenldnge, wodurch auf der Abbildungsebene
Kontraste abgebildet werden. Diese Kontraste konnen wiederum zur Orientierungs- und

Phasencharakterisierung (EBSD-Technik) genutzt werden.

Die Bildgebung durch ein Abrastern der Probe, wie es bei der
Rasterelektronenmikroskopie angewendet wird, ist ebenfalls im TEM (STEM, engl.
scanning transmission electron miroscopy) moglich. Im Vergleich zu der Raster-
elektronenmikroskopie an kompakten Proben haben durchstrahlbare Proben im TEM den
Vorteil, dass sie kein grofles Anregungsgebiet (Anregungsbirne) ausbilden. Damit liegt
die erreichbare Auflosung eines TEMs im STEM-Modus bei 1 nm. Bei der Rastertrans-
missionselektronenmikroskopie (Abbildung 13) beruht die Kontrastentstehung auf
Beugungsmechanismen an den Netzebenen der Probe, wie es bei konventioneller
Bildgebung am TEM tiblich ist. Technisch wird diese Methode zur Charakterisierung

durch elektromagnetische Systeme zur Strahlablenkung realisiert, welche den
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Brennpunkt des Elektronenstrahls, die sogenannte Sonde, tiber die Probe fiihren. Die Bild-
gebung erfolgt durch das Auftragen der detektierten Beugungskontraste iiber die
entsprechende Flache. Eine sehr schmale Sonde (kleiner 2 nm) wird durch Sammellinsen
erzeugt und ermdoglicht hochste Auflosungen. Fiir STEM-Charakterisierungen wird das
Strahl- und Linsensystem anhand eines Ronchigramms justiert, welches Informationen
des realen und des reziproken Raums (detailliertere Beschreibung in [61]) darstellt. Neben
den typischen Hellfeld- und Dunkelfelddetektoren steht auch der High Angle Annular
Darkfield (HAADF) Detektor zur Bildgebung zur Verfiigung. Dieser erfasst die stark
gebeugten Elektronen in einem definierten Beugungswinkelbereich, wobei der exakte

Erfassungsbereich von der Kameraldange abhangt [62 bis 64].

TEM STEM

Quelle - Quelle

Probe
Objektivlinse . Projektivlinse
Projektivlinse [ > Objektivlinse

Probe
) Detektionswinkel 8
Abbildung Detektor

Abbildung 13: Vergleichende Darstellung der Rastertransmissionselektronenmikroskopie mit der

Transmissionselektronenmikroskopie nach [62].
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2.2 Grundlagen der Materialermiidung

Die Materialermiidung beschéftigt sich mit dem Werkstoffverhalten bei zyklischer
Bauteilbelastung und der damit verbundenen Schadigung im Werkstoff. Die Hohe der im
Betrieb auftretenden Belastungen kénnen dabei deutlich unterhalb der Elastizititsgrenze
liegen und dennoch zeitlich aufsummiert zu einer Rissausbreitung und schliefSlich zum
Versagen eines Bauteils fithren. Die Auslegung von Bauteilen fiir einen sicheren Betrieb
setzt also voraus, dass die im Betrieb auf das Bauteil wirkenden Belastungen bekannt sind,
woraus sich die Beanspruchungen im Werkstoffinneren ableiten lassen. In Reinform kann
zwischen Zug- und Druckbelastung sowie Biege- und Torsionsbelastung unterschieden
werden, wobei in Realitdt auch Kombinationen verschiedener Belastungen auftreten. Die
real auftretenden zyklischen Belastungen zeigen fast ausschliellich variierende
Amplituden und werden zur Kennwertermittlung durch moglichst einfache, einstufige
Laborversuche abgebildet. Dieses Kapitel soll die Zusammenhéinge der Rissinitiierung
sowie der Ausbreitung kurzer Ermiidungsrisse in Metallen darstellen und ihr zyklisches
Verformungsverhalten sowie deren Schadigung beschreiben. Auf das Themenfeld der
Langrissausbreitung wird in dieser Arbeit nur am Rande eingegangen. Hierzu seien die

Arbeiten von Christ [65] und Krupp [7] genannt.

2.2.1 Rissinitiierung unter zyklischer Belastung

Im folgenden Kapitel werden die fiir diese Arbeit relevanten Modelle zur Bildung von
Ermiidungsrissen vorgestellt und erldutert. Der Beginn der Rissinitiilerung kann
theoretisch als das Losen erster Bindungen definiert werden. Praktisch definiert allerdings
das Auflésungsvermdgen der zerstorungsfreien Priifung den Beginn der Rissinitiierung.
Erstere Betrachtungsweise wird in dieser Arbeit nicht weiterverfolgt, da die
Anrissbildung und das Wachstum kurzer Ermiidungsrisse in der Grolenordnung der
Mikrostruktur charakterisiert werden sollen. In der Literatur finden sich Hinweise darauf,
dass die Rissinitiierungsphase sowie das Wachsen kurzer Ermiidungsrisse den Grofiteil
der Lebensdauer eines Bauteils im HCF-/VHCF-Bereich ausmachen, weshalb in dieser

Arbeit ein besonderes Augenmerk auf diese Phase gelegt wird. So konnte Nibur et al. [66,
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67] zeigen, dass 70-98 % der gesamten Lastwechsel in der Risswachstumsphase auf das
Risswachstum bis zu einer Risslinge von 300 um entfallen und damit dem Kurz-

risswachstum zuzuordnen sind.

Rissinitiierungsorte lassen sich laut Literatur [7, 67] darin unterscheiden, ob sie im
Werkstoffinneren oder -dufSeren liegen, wobei diese in direkter Korrelation zur Werkstoff-
beanspruchung stehen. Wird ein Bauteil im VHCEF-Bereich (Very High Cycle Fatigue)
belastet, so tritt die Rissinitiierung bei Werkstoffen des Typs II (im Inneren defektbehaftet)
im Werkstoffinneren an Einschliissen und Poren auf [68]. Bei Werkstoffen des Typs I (im
Inneren defektfrei) bleibt die Rissinitiierung auch im VHCF-Bereich an der
Werkstoffoberflache. Der VHCF-Bereich wird in dieser Arbeit nicht tiefergehend erlautert,
da der Fokus auf dem LCF- und HCF-Bereich (Low Cycle und High Cycle Fatigue) liegt.
Im LCF-Bereich initiieren Risse aufgrund von Spannungskonzentrationen an der
Oberflache [69, 70]. Solche Spannungsiiberh6hungen konnen durch die Bauteilfertigung
(Kerben und Oberflichenrauheiten) sowie durch wahrend des Ermiidungsprozesses

entstehende Aufrauhung (z.B. Gleitbénder) [70] auftreten.

Das Gleitverhalten spielt bei der Rissinitiierung eine grofie Rolle. Nach A. Argon [71]
kommt es an der Oberfldche zu einer Rissinitiierung durch Einfachgleitung. Die Bildung
von Gleitbiandern an der Oberflache fithrt zu einer Belegung der Gleitstufe mit der
Umgebungsatmosphire wie z.B. Sauerstoff, wodurch es im Werkstoffinneren zu einer
Irreversibilitat der Gleitung kommt. Es entsteht eine Anrissbildung, da die in das Werk-
stoffinnere zuriickverformte Gleitstufe durch die Atmosphdrenbelegung nicht wieder-
verschweif$t [72, 73] wird. Dies kann durch Ermiidungsversuche verifiziert werden, die in
unterschiedlichen Atmosphdren durchgefiihrt werden. So wird die Anrissbildung in
inerten Atmosphdren (z.B. Argon) oder im Vakuum im Vergleich zu Versuchen in
Laborluft deutlich verzogert [7, 74]. Ein bereits gestarteter Riss setzt sich im
Werkstoffinneren durch alternierendes Gleiten fort und bildet hierbei in vielen Fallen

charakteristische Schwingstreifen.

Ebenso konnen Risse an einer perfekten (z.B. polierten) Oberfldche an Korngrenzen oder
Zwillingsgrenzen initiieren, die aufgrund der elastischen Anisotropie des Gefiiges lokale

Spannungsiiberhohungen aufweist (Abbildung 14). Die Abbildung 14 stellt eine
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Vereinfachung der realen Gegebenheiten dar. In Realitdt konnen an den Schnittflachen
zusatzlich Schubspannungen auftreten. Des Weiteren wiirden die Spannungen o3, 0...
nicht konstant in Langsrichtung verlaufen. Diese Anisotropie ist in der ungleichen Aus-
bildung und Verteilung der Kornstruktur in technischen Werkstoffen begriindet und
entsteht vor allem durch die unterschiedliche kristallografische Orientierung der Kérner

sowie deren Grofle und Korngrenzenwinkel [75].

a) o, b)
- Spannungsiiberhéhung
TTTTTTTTTTTTTTTT durch Anisotropie der
elastischen Verformung

durch elastische Anisotropie
unterschiedlich verformte Korner

Geometrie der Korner

im spannungsfreien Zustand

VI iiiieiiily

(o)

a

Abbildung 14: Schematische Darstellung der a) inhomogenen Spannungsverteilung durch die
kristallografische Anisotropie und b) die daraus resultierende Anisotropie der elastischen

Verformung nach [7].

Transkristalline Rissinitiierung

Eine sich ausbildende Oberflachenaufrauhung wurde bei Wechselverformungsversuchen
schon frith beobachtet und mit der Rissinitiierung von Ermiidungsrissen in Verbindung
gebracht [76]. Im Jahre 1956 fithrten Thompson et al. [77] Wechselverformungsversuche
an Kupfer durch und polierten dessen Oberflache in regelmifiigen Abstdnden. Die
beobachteten und durch das Polieren entfernten Gleitbander traten durch weitere
Wechselverformungszyklen an vorheriger Stelle wieder aus der Oberflache. Hierdurch

pragte sich die Bezeichnung persistente Gleitbander (kurz PGB), welche in der
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Vergangenheit intensiv erforscht wurden, z.B. von Mughrabi [78], Polak [79] und Laufer
und Roberts [80, 81].

Als Basis der PGB-Modellvorstellung dienen Proben aus ermiideten kfz Einkristallen, in
denen sich charakteristische Versetzungsanordnungen ausbilden, die eine Leiterstruktur
bilden. Diese Leiterstruktur besteht aus Adern und Wanden mit einer hohen Dichte an
Stufenversetzungen sowie versetzungsarmen Kandlen. Durch die zuvor genannten
Arbeiten von Polak [79] und Mughrabi [78] wurde herausgefunden, dass durch eine
Wechselverformung in den PGB eine sehr hohe Leerstellendichte sowie eine lokalisierte

Gleitbewegung (ca. Faktor 100 ggii. der umliegenden Matrix) vorliegt.

Das nach Essmann, Gosele und Mughrabi [82] benannte EGM-Modell (Abbildung 15) aus
dem Jahre 1981 erklart die Entstehung von Extrusionen bereits nach wenigen
Lastspielzahlen durch die Irreversibilitit der Gleitung. Sie beschreiben die Annihilation
der Stufenversetzungen in den PGB-Zellwidnden als notwendig zur Bildung von
Leerstellen in einem PGB, was wiederum zu einer Volumenzunahme und damit zu
Druckeigenspannungen im PGB fiihrt. Neben der Annihilation von bestehenden
Versetzungen werden an den Grenzflichen zwischen PGB und Matrix neue
Stufenversetzungen gebildet. Der Effekt des Materialaustritts an der Probenoberflache
erklart sich durch das Gleiten der Stufenversetzungen an der Grenzflache zwischen PGB
und Matrix. Diese Extrusionen stellen lokale Spannungsiiberhéhungen dar und kénnen

somit zur Rissinitiierung fithren.

Oberflache

Stufenversetzungen

Schraubenversetzungen

eV

Abbildung 15: Schematische Darstellung des EGM-Modells: Bildung von persistenten

Gleitbandern an der Probenoberflache und im Probeninneren nach [82].
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Interkristalline Rissinitiierung

Durch Korn- und Phasengrenzen kann es in polykristallinen Proben im Vergleich zu
Einkristallen zu interkristalliner Rissinitiierung kommen. Nach Tanaka und Mura [83]
kann diese Art der Rissinitiierung mit dem Zusammenwachsen (Abbildung 16 b)
mehrerer kleiner interkristalliner Risskeime (Abbildung 16 a) erklart werden. Bei der
transkristallinen Rissinitiierung nach dem EGM-Modell zeigt eine grole Komponente des
PGB-Gleitvektors in Normalenrichtung der Oberfliche, was sich in Form von
heraustretenden Extrusionen &uflert. An diesen Mikrokerben kann transkristalline
Rissinitiierung stattfinden. Im Vergleich dazu wird die Versetzungsbewegung und
Volumenzunahme durch die Bildung von Leerstellen parallel zur Oberflache im
Werkstoffinneren durch Korngrenzen oder &dhnlichen Barrieren behindert. Die so
hervorgerufenen Spannungsiiberh6hungen an Korn- oder Phasengrenzen kénnen zum

Aufreifien und damit zu einer Rissinitiierung fiihren.

\

Abbildung 16: Schematische Darstellung des Modells zur interkristallinen Rissinitiierung nach [83].

Risswachstum

Nachdem im vorangegangenen Kapitel die Phase der Rissinitiierung beschrieben wurde,
soll in diesem Abschnitt das Risswachstum behandelt werden, wobei in Bezug auf diese
Arbeit der Fokus auf kurzen Rissen liegt. Wahrend physikalisch kurze Risse nur

geringfiigig von der Mikrostruktur beeinflusst werden und eine auf die Risslinge bezogen
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Kkleine plastische Zone an der Rissspitze besitzen, zeigen mechanisch kurze Risse grofiere,
nicht zu vernachlassigende plastische Zonen. Beiden Rissarten gemein ist ein typisches
Risswachstum in Mode I (Unterscheidung der verschiedenen Modi in Abbildung 17). Als
mikrostrukturell kurze Risse werden Risse verstanden, die stark von der umliegenden
Mikrostruktur beeinflusst werden und eine Rissausbreitung vorwiegend in Mode II
zeigen. Laut Tokaji und Ogawa [84] verliert die Mikrostruktur ihren Einfluss auf solche

Risse nach dem Uberschreiten einer Risslinge des etwa achtfachen Korndurchmessers.

F Mode I Mode I Mode III

Abbildung 17: Schematische Darstellung der verschiedenen Rissbelastungsarten nach [65].

Die Beschreibung des Risswachstums langer Ermiidungsrisse findet normalerweise durch
die Auftragung der Risswachstumsgeschwindigkeit da/dN iiber den zyklischen
Spannungsintensitatsfaktor AK statt, exemplarisch in Abbildung 18 dargestellt. Dieser
Faktor beschreibt die Intensitdt des Spannungsfeldes an der Rissspitze und kann fiir einen

Ermiidungsriss als Schwingbreite dargestellt werden (Gl. (16)):
AK=AcNm -a Y (16)

Hierbei ist Ao die Schwingbreite der dufleren Normalspannung, a ist als Risslinge
definiert und Y ist ein Korrekturfaktor der Geometrie und des Belastungsfalls (Mode LII

oder II).

Die Langrissausbreitung startet im Stadium I (siehe Abbildung 18) mit dem Uberschreiten
des Schwellenwertes AKw, unterhalb dessen kein weiteres Wachstum langer Risse moglich
ist. Das Stadium Il der Langrissausbreitung wird durch das Paris-Gesetz (Gl. (17))
beschrieben, welches im Jahre 1963 von Paris und Erdogan [85] empirisch aufgestellt
wurde. Es beschreibt ein stabiles, vorhersagbares Risswachstum und liefert in der doppelt

logarithmischen Auftragung von da/dN {iber AK als Gerade mit der Steigung m den
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Zusammenhang zwischen der Risswachstumsgeschwindigkeit und des Spannungs-
intensitdtsfaktors. Nach dem stabilen Langrisswachstum kommt es bei Erreichen des

kritischen Spannungsintensitatsfaktors AK"maxzum Bruch.

da m
an=C (K 17)

Das Wachsen kurzer Risse kann nicht mit dem Paris-Gesetz fiir die Langrissausbreitung
beschrieben werden, da sie ein abweichendes und uneinheitliches Wachstumsverhalten
zeigt (Abbildung 18). Kurze Risse konnen bereits unterhalb des Schwellenwertes AKin
wachsen, wobei ihre Risswachstumsgeschwindigkeit bei vergleichbarer Beanspruchung
um mehrere Grolenordnungen hoher liegt als das eines langen Risses. Der Einfluss der
lokalen Mikrostruktur zeigt sich durch ein oszillierendes Wachstumsverhalten, wobei
Korngrenzen oder andere mikrostrukturelle Barrieren zu einer Reduzierung der
Risswachstumsgeschwindigkeit fiihren konnen. Wenn ein kurzer Riss eine Korngrenze
erreicht hat, bestimmt der raumliche Winkel zwischen den benachbarten Gleitsystemen,
ob der Aufstau von Versetzungen zu einem Risswachstum iiber die Korngrenze fiihrt
(Abbildung  19a). Sogenannte  GrofSwinkelkorngrenzen zeigen eine hohe
Barrierewirkung, wahrend Kleinwinkelkorngrenzen die Rissausbreitung nur wenig
bremsen. So fiihren die lokalen Gegebenheiten dazu, dass die Wachstumsrichtung und -

geschwindigkeit eines kurzen Risses stark von der Mikrostruktur abhéangt.

>

Bereich I Bereich 11 Bereich III

Versagen

log da/dN

lange Risse
kurze Risse

Risswachstum nach
Paris-Erdogan

da
—=C- m
=G @6

AK. AK',~ log AK

Abbildung 18: Vergleich der Rissausbreitungsrate da/dN als Funktion der Schwingbreite des
Spannungsintensitatsfaktors AK fiir kurze und lange Risse, ausgeprédgter Einfluss der

Mikrostruktur bei kurzen Rissen, nach [86].
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Stadium I-Risswachstum

Grundsatzlich kann die Wachstumscharakteristik von kurzen Rissen in das Stadium I-
und Stadium II-Risswachstum unterteilt werden [87]. Das Stadium 1 ist wie zuvor
beschrieben stark geprédgt von der lokalen Mikrostruktur, wodurch der Riss bevorzugt
schubspannungskontrolliert entlang von Gleitebenen giinstig orientierter Kérner wéachst
(Abbildung 19b). Die dazu notwendig hohe Schubspannung wirkt bevorzugt in
Gleitebenen mit einem hohen Schmid-Faktor, was vereinfacht dargestellt bei Kérnern der
Fall ist, deren Gleitebenen 45° zur Probenachse orientiert sind. So wirkt eine Mode II
Belastung auf den Riss, wobei diese von einer Model Belastung {iiberlagert wird
(Unterscheidung der Modi in Abbildung 17). Im Folgenden soll auf das Stadium I-

Rissausbreitungsverhalten naher eingegangen werden.

a) Kleinwinkelkorngrenze/ ~ b) 4 °

l geringe Barrierewirkung
\ Stadium I

Risswachstum

Stadium II
Risswachstum|

I
v (o3

Abbildung 19: Schematische Darstellung a) der Versetzungsbewegung an Klein- und Gro8winkel-

GroB8winkelkorngrenze/

hohe Barrierewirkung

korngrenzen und b) des Ubergangs vom Stadium I in das Stadium II der Rissausbreitung, nach [7].

Wilkinson et al. [88] beschreiben den Rissfortschritt im Stadium I durch irreversible
Abgleitvorginge vor der Rissspitze. Die Hauptbelastung findet in Mode II statt, wodurch
die wirkende Schubspannung mehrere parallele Gleitebenen vor der Rissspitze aktiviert
(Abbildung 20 a). Die Mode I Beteiligung ldsst das Spannungsfeld vor der Rissspitze leicht
asymmetrisch zur Rissmittelebene ausbilden. Diese Asymmetrie fithrt im Zughalbzyklus
einer wechselnden Belastung zu einer Versetzungsbewegung und —emission auf den
Gleitebenen unterhalb der Rissmitte (Abbildung 20 b), wohingegen sich im Druckhalb-

zyklus Versetzungen mit umgedrehten Vorzeichen oberhalb der Rissmitte bewegen
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(Abbildung 20 c). Durch die irreversiblen Versetzungsbewegungen und der damit ver-
bundenen Annihilation kommt es an der Rissspitze zur Bildung von Versetzungsdipolen

des interstitiellen Typs (Abbildung 20 d).

Riss Versetzungsquellen
a) ﬁ Gleitebene oberhalb der Rissmitte
Llll (leitebene unterhalb der Rissmitte
|
|
> T ! .
v+  Versetzungsbewegungen und -emission
b) / — TTKT/\/' auf unterer Gleitebene
% | .I.fl.-\/\‘ Versetzungsbewegungen und -emission
o - /\ - 3 T ETTET auf oberer Gleitebene sowie
— TR Annhiliation zweier Versetzungen mit
! jeweils unterschiedlichen Vorzeichen auf
! unterer Gleitebene
d) - /\,/ . 1 T T Rissverlingerung Aa durch
T T zwei Leerstellendipole
Leerstellendipol 4.&: interstitieller Dipol

Versetzungen mit positivem Vorzeichen T T T T
Versetzungen mit negativem Vorzeichen L L L L

Abbildung 20: Schematische Darstellung der Stadium I-Rissausbreitung nach [88].

Nach Diiber [89] tritt das Stadium I-Risswachstum vorwiegend bei geringen Spannungen
auf, da so nur ein Gleitsystem mit dem hochsten Schmid-Faktor aktiviert wird, dem der
Risspfad folgt. In Werkstoffen mit geringer Duktilitat ist die kritische Schubspannung zur
Aktivierung von Gleitsystemen relativ hoch, wodurch nur ein Gleitsystem aktiviert wird
und die Stadium I-Rissausbreitung begiinstigt wird. Diiber sieht neben der traditionellen
Unterscheidung von Stadium I (Einfachgleiten) zu Stadium II (Wechselgleiten) noch eine
weitere Moglichkeit des Risswachstums. Seine Arbeit unterscheidet beim Risswachstum
zwischen dem Stadium Ia, Stadium Ib sowie dem Stadium II (Abbildung 21). Dabei steht
das Stadium la weiterhin fiir das Risswachstum auf einer Gleitebene. Das Stadium Ib
hingegen ermdglicht das Risswachstum durch Wechselgleiten auf zwei alternierenden
Gleitsystemen, wobei ein Wechsel zuriick auf Einfachgleitung anstatt zu einem reinen

Stadium II-Risswachstum weiterhin moglich ist. In das StadiumII wechselt das
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Risswachstum erst ab der Ausbildung einer grofien plastischen Zone (> Korngrofse). Er
sieht damit das Stadium Ib-Risswachstum als Ubergang von Stadium I zu Stadium II und

damit in das Langrisswachstum.

plastische Zone

~—]

°]

Stadium Ia Stadium Ib Stadium II

Abbildung 21: Schematische Darstellung der erweiterten Einteilung verschiedener Risswachstums-

stadien nach [89].

Stadium II-Risswachstum

Das Stadium II-Risswachstum findet vorwiegend in der Langrissausbreitung statt, welche
kein zentraler Aspekt dieser Arbeit ist und an dieser Stelle verkiirzt dargestellt werden

soll, um die Abgrenzung zur Kurzrissausbreitung nach Stadium I abzubilden.

Das Stadium II-Risswachstum zeigt sich bei langen Rissen, welche sich nach dem AK-
Konzept (Gl. (16)) beschreiben lassen. Im Vergleich zum Stadium I-Risswachstum ist das
Stadium II-Risswachstum weitgehend unabhingig von der lokalen Mikrostruktur. Risse
wachsen in Mode I-Belastung senkrecht zur d&ufleren Normalspannung, wahrend mehrere
Gleitsysteme vor der Rissspitze aktiviert werden. Eine gangige Vorstellung der so
entstehenden Schwingstreifen liefern Laird und Smith 1961 [90]. Sie begriinden das
Auftreten von Schwingstreifen und die Rissverlangerung durch zyklisches Abstumpfen
und Wiederanspitzen der Rissfront durch plastische Verformung (Abbildung 22). Diese
modellhafte Beschreibung charakterisiert das Risswachstum duktiler Werkstoffe, in
denen sich eine plastische Zone grofier der Korngrofle ausbilden kann, wodurch eine

homogene Gleitverteilung das Aktivieren mehrerer Gleitsysteme (Mehrfachgleitung)
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begiinstigt. Mit zunehmender Grofie der plastischen Zone sinkt damit der Einfluss der

Mikrostruktur.

|
c h Maximale Rissoffnung
) Abstumpfen der Rissspitze

Schlieflen des Risses

| geschlossener Riss im Druck 7 . i . .

a ::::3, scharfe Rissspitze d ! N Wiederanspitzung der Rissspitze
1
1

Rissfortschritt um Aa

b :5’( Offnen des Risses, plastische e : . B
A X Verformung an der Rissspitze :::ﬂ Ara Bildung eines
Ny —>». l¢— neuen Schwingstreifens

Abbildung 22: Schematische Darstellung des Stadium II-Risswachstums nach [90].

Eine alternative Betrachtungsweise liefert Neumann [91], in dem er die im Stadium II
auftretenden Schwingstreifen mit der alternierenden Aktivierung zweier Gleitsysteme an
der Rissfront erklart (Abbildung 23). Im Zughalbzyklus wird zunédchst ein Gleitband
aktiviert, auf dem Versetzungen wandern bis es mit zunehmender plastischer
Verformung zur Verfestigung und zur Behinderung weiterer Abgleitung kommt. Als
Folge dessen wird ein zweites, sekunddres Gleitband aktiviert, welches durch die
zunehmende plastische Verformung verfestigt. Dies setzt sich bis zum Ende des
Zughalbzyklus fort, wodurch sich in Summe eine neue Oberfliche bildet. Der
darauffolgende Druckhalbzyklus wird von der zuvor beschriebenen Gleitirreversibilitat
beherrscht, welche das Wiederverschweifien der Rissoberfliche verhindert. Durch die
plastische Abgleitung auf diskreten Gleitsystemen kommt es in diesem Modell, im

Vergleich zu der Vorstellung von Laird und Smith, zu keinem Abstumpfen der Rissfront.
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Abbildung 23: Schematische Darstellung des Stadium II-Risswachstums durch alternierend

aktivierte Gleitsysteme nach [91].

2.2.2  Einfluss einer Martensitbildung auf das Risswachstumsverhalten

Die zuvor genannten Risswachstumsmechanismen beruhen auf der Vorstellung, dass
Gleitvorgange mehr oder minder ungehindert zu einem Rissfortschritt fithren. Jedoch
kann sowohl durch Oxidationsprodukte als auch durch eine Phasentransformation an der
Rissfront RissschlieSen verursacht werden und zu einer Anderung der Risswachstums-
geschwindigkeit fithren. Im Rahmen dieser Arbeit wird Oxidation nicht weiter behandelt,
weshalb im Folgenden auf die Literatur zu Rissschliefen durch eine Phasentrans-

formation eingegangen wird.

Roth [74] verglich in seiner Arbeit einen stabilen mit einem metastabilen austenitischen
Edelstahl (Werkstoffnummer 1.4307, X2CrNil8-9), wobei der stabilere Edelstahl die
hoéhere  Risswachstumsgeschwindigkeit —aufwies. Roth fiithrt die langsamere
Rissausbreitung bei dem instabileren Edelstahl auf einen Rissschliefeffekt zuriick, der
durch eine Volumenexpansion in der martensitischen Phase vor der Rissspitze hervor-
gerufen wird. Die daraus entstehenden Druckspannungen fithren schliefSlich zu einem

verlangsamten Risswachstum.
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Miiller-Bollenhagen [92] zeigte in seiner Arbeit ebenfalls, dass die Martensitbildung in
metastabilen Austeniten zu Druckeigenspannungen vor der Rissspitze und damit zu
einem verlangsamten Risswachstum fithrt. In diesem Zusammenhang konnte er
nachweisen, dass eine monotone Vorverformung bis zu einem gewissen o’-Martensit-
gehalt dazu fiihrt, dass sich die Ermiidungsfestigkeit sowohl im HCF- als auch im VHCEF-
Bereich deutlich erhoht. Auch Mayer et al. [93] sowie Hornbogen [94] wiesen in ihren
Arbeiten dhnliche Effekte nach. Eine Phasentransformation (y=>0) von 30% des Materials

fiihrt dabei zu einer Volumenzunahme von ca. 0,6% [95].

Die beschleunigte Rissausbreitung ist jedoch abhingig von der umgebenden, nicht
umgewandelten Ursprungsphase. Ist diese umgebende Phase laut Hornbogen [94] im
Verhiltnis zur o/-Martensitphase klein, {iberwiegen die hohen Spannungsintensitdten an
der Rissspitze und fiihren in der sproden o’-Martensitphase zu einem beschleunigten

Risswachstum.

Das Ausbreitungsverhalten kurzer Risse in metastabilen Austeniten untersuchten
Stolarz et al. [96] wahrend dehnungskontrollierter Ermiidungsversuche im LCF-Bereich.
Sie stellten fest, dass die Rissinitiierung im zuvor gebildeten o’-Martensit stattfand und
beobachteten, dass im weiteren Rissverlauf in der plastischen Zone vor der Rissfront o'~
Martensit gebildet wurde. Die Rissfront wuchs so immer im gebildeten o/-Martensit und

nicht iiber die vorausgehende o/'/y-Phasengrenze hinaus.

2.2.3  Sich ausbildende Versetzungsstrukturen

Wie bereits in Kapitel 0 und 2.2.1 beschrieben, ist die Bewegung von Versetzungen auf
ihren Gleitsystemen fiir die plastische Verformung in metallischen Werkstoffen
verantwortlich. Durch eine zyklische Ermiidungsbelastung wandern Versetzungen nicht
nur in eine Richtung, sondern lagern sich zu Strukturen zusammen. Mughrabi [78]
untersuchte 1978 Versetzungsstrukturen an Kupfer-Einkristallen, um keine Storeinfliisse
durch eine polykristalline Struktur zu erhalten. Die ermittelte zyklische Spannung-
Dehnung-Kurve ist in Abbildung 24 dargestellt. Aufgetragen ist dabei die plastische

Scherdehnungsamplitude Y iiber die resultierende Sattigungsschubspannungsamplitude
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Ts. Die Abbildung 24 basiert auf der Zusammenstellung von Li [97], der die Ergebnisse der
Arbeiten an Kupfer-Einkristallen von Woods [98], Winter [99] und Cheng und Laird [100]

in das bekannte Spannung-Dehnung-Diagramm nach Mughrabi [78] einpflegte.

A Ovol. % PSB T 100 vol. % PSB
™~ Biindel-

hnd®

>
—
C

Labyrinth =
<

A B

-
Vo1, AB Yo, BC Vol

Abbildung 24: Zyklische Spannung-Dehnung-Kurve mit charakteristischen

Versetzungsanordnungen nach [78, 97 bis 100].

Im Bereich A bilden sich Biindel-Ader-Strukturen aus, wahrend die Sattigungs-
spannungsamplitude bei zunehmender Amplitude der angelegten Dehnung zunimmt. Im
Bereich B treten PSBs auf [98, 101]. Trotz des Anstieges der Scherdehnungsamplitude !
im Bereich B wird ein Plateu erreicht, bei welchem die Sattigungsschubspannungs-
amplitude konstant bleibt und lediglich der Volumenanteil der PSBs mit steigender yp!
ansteigt [78, 99, 102]. Die Sattigungsspannungsamplitude steigt mit weiter steigender
Scherdehnungsamplitude im Bereich C, wodurch die Versetzungsstruktur in Zellen oder

Labyrinthstrukturen wechselt [103 - 106].

Die Lage der Versetzungsstrukturen in Abhéngigkeit von Abstand zur Rissspitze wurde
in der Literatur bereits diskutiert. An dem Werkstoff Haynes 230 untersuchten Gross et
al.  [107] die ausgebildeten  Versetzungsstrukturen in  Abhdngigkeit vom

Rissspitzenabstand. Die Autoren fanden heraus, dass sich die Struktur von planaren



Grundlagen und Stand der Forschung 43

Versetzungsanordnungen zu lamellenférmigen Strukturen und nanometergrofien

Subkornstrukturen hin zur Rissspitze ausbildet.

Li [97] definiert hierzu mehrere Hauptfaktoren, die eine Versetzungsanordnung
beeinflussen. So beeinflusst die Orientierung des primaren und sekundaren Gleitsystems
das Gleitverhalten. Wenn ein sekundares Gleitsystem einfach aktiviert werden kann, so
bilden sich bevorzugt Labyrinthstrukturen aus. Wenn dem priméren Gleitsystem ein
hierzu komplanares folgt, kann sich eine stark ausgepragte Zellstruktur bilden. Wenn nur
ein Gleitsystem aktiviert wird, fithrt dies zu Wandstrukturen. Die Zusammensetzung des
Werkstoffs beeinflusst ebenfalls den vorherrschenden Abgleitmechanismus. Wahrend die
Stapelfehlerenergie bei reinen Metallen das plastische Verhalten vorwiegend bestimmt,
kommt es durch Legierungszusitze zu einem Ubergang von welligem zu planarem
Gleitcharakter. Auch duflere Einfliisse konnen Versetzungsstrukturen beeinflussen. So
kann zB. die Belastungsfrequenz und die vorherrschende Temperatur die

Stapelfehlerenergie beeinflussen und so den Gleitcharakter dndern.

Das Risswachstum in Abhéngigkeit von der ausgebildeten Versetzungsstruktur in Eisen
charakterisierte Awatani [108] in seiner Arbeit. Dabei fand er heraus, dass die durch-
schnittliche Gréfle der um den Riss herum gebildeten Zellen mit zunehmendem Wert von
AK abnimmt. Von dem Unterschied in der Zellgrofle abgesehen, dndert sich das
allgemeine Merkmal der Versetzungsstrukturen um den Riss durch einen Unterschied im
AK-Wert nicht wesentlich. Neben Rissen, die entlang der Grenzen von Zellen oder

Kornern wachsen, beobachtete Awatani auch Risse, die in Zellen eindrangen.

2.2.4  Zyklische Indentierungspriifung

In der Literatur wurde die Charakterisierung von Materialien durch
Indentierungsversuche auf verschiedenen Léangenskalen beschrieben. Neben dem
Zusammenhang von Ermiidungsfestigkeit mit der Makrohérte, wie ihn Murakami [109]
zeigt, konnen mit Hilfe eines Indentierungsversuchs die elastischen Eigenschaften eines
Materials charakterisiert werden [110, 111]. Nach Pharr et al. [111] konnen die Ergebnisse

der Indentierungsversuche zur Abschdtzung der Bruchzihigkeit sproder Werkstoffe
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weiterverwendet werden. Dariiber hinaus kann diese Priifmethode zyklisch durchgefiihrt

und somit zur Charakterisierung von Ermiidungseigenschaften eingesetzt werden.

Xu et al. [112, 113] untersuchten als erste die Ermiidung durch zyklische Indentierungs-
versuche. Sie zeigten, dass einer zyklisch indentierten Oberfldche eine Tiefenausbreitung
folgt, die dem Paris-Gesetz gleicht. Dariiber hinaus beschrieben Saraswati et al. [114] das
zyklische Verformungsverhalten von reinen Au- und Ca-dotierten Au-Stiben mittels
Nanoindentierungsversuchen. Kramer et al. [115] entwickelten ein kraftgeregeltes
Verfahren auf Basis der zyklischen Indentation, das die Charakterisierung der zyklischen
Eigenschaften des Materials, d.h. des zyklischen Hartepotentials (PhyBaLcur -

Physikalisch basierte Lebensdauerberechnung-cyclic hardening test) ermdglicht.

Auch Bambach et al. [116] und Blinn et al. [117, 118] zeigten auf Grundlage dieser
Methode, dass das zyklische Hartepotenzial mit der Fehlertoleranz des Materials
korreliert und mittels zyklischen Mikroindentationsversuchs sehr effizient bestimmt
werden kann. Wie Nix et al. [119], Feng et al. [120], Durst et al. [121] und Sadrabadi et
al. [122] zeigen, hangt die plastisch verformte Zone unter dem Indentierungskérper und
damit das Volumen des untersuchten Materials von der Grole der
Indentierungsdiagonalen ab. Hierdurch ist eine geringere Indentierungskraft erforderlich,
um das Verformungsverhalten eines Materials in kleineren Mafistdben zu untersuchen.
Durch die Verringerung der Indentierungskraft kann der Groleneffekt der Indentierung
(engl.: Indendation size effect, ISE) die Materialeigenschaften beeinflussen. Der ISE
bewirkt eine Erhhung der gemessenen Harte und wird durch das Modell von Nix und
Gao mit einer Erhdhung der Dichte der geometrisch notwendigen Versetzungen bei

abnehmender Indentierungstiefe erklart [111, 119].

Die Ermittlung des Wasserstoffeinflusses auf die Materialeigenschaften mittels
Indentierungsversuchen wurde in der Literatur diskutiert [123 bis 129]. Nur wenige
Autoren untersuchten jedoch eine zyklische Komponente in ihren Arbeiten. Allen gemein
war die Feststellung, dass eine Wasserstoffvorbeladung zu einer geringeren plastischen
Verformung und damit zu einer erhohten Harte fiihrt. Fast alle Arbeiten charakterisierten
stabile austenitische Edelstdhle, die keine verformungsinduzierte Phasenumwandlung

durchlaufen.



Grundlagen und Stand der Forschung 45

2.3  Wechselwirkung von Wasserstoff mit Metallen

Wasserstoff kann wéahrend unterschiedlicher Prozessschritte von einem Metall
aufgenommen werden und in Verbindung mit &ufleren Lasten zu verdnderten
Schadigungsmechanismen fithren. Die Wasserstoffaufnahme kann bereits beim
Erschmelzen oder z.B. bei Schweifivorgédngen erfolgen. Dariiber hinaus kann eine
Wasserstoffaufnahme tiber eine Gasphase oder ein Medium erfolgen, welches durch eine
chemische Reaktion Wasserstoff freisetzt. Vor allem hochfeste martensitische aber auch
austenitische Edelstdhle zeigen sich anfillig gegeniiber einer schidigenden Wirkung
durch Wasserstoff. Die folgenden Kapitel sollen die verschiedenen Mechanismen der

Wasserstoffaufnahme und -schadigung erlautern.

2.3.1 Wasserstoffbeladung

Bei Wasserstoff handelt es sich um das kleinste bekannte Element im Periodensystem,
welches in verschiedensten Umgebungsmedien vorhanden ist und durch seine hohe
interstitielle Loslichkeit gut in Materialien aufgenommen werden kann. Die Eindiffusion
ist hierbei nicht nur beim Einsatz von Werkstiicken in wasserstoffhaltigen Medien,
sondern auch bereits bei der Fertigung oder Veredelung (z.B. Verzinken) des Halbzeugs
moglich. Fiir die Untersuchung des Wasserstoffeinflusses auf die mechanischen
Eigenschaften von Werkstoffen ist jedoch eine kontrollierte und reproduzierbare
Beladung notwendig. Im Folgenden werden die Moglichkeiten, Proben mit Wasserstoff

zu beladen, vorgestellt.

2.3.2  Adsorption und Absorption

Fiir eine Wasserstoffbeladung durch eine Wasserstoffgasatmosphare muss diese hoch rein
(Klasse Wasserstoff 6.0) [130] sein und einen ausreichend hohen Partialdruck aufweisen
(pH2>=100 bar) [131]. Bei Anwesenheit von anderen Gasen, wie z.B. Sauerstoff, zeigen
diese eine hohere Affinitdt zu Eisen als Wasserstoff und es kommt zu keiner Anlagerung
von Wasserstoff an der Metalloberflache. Wenn sich Wasserstoff anlagern kann, dann

erfolgt dies durch Van-der Waals-Kréfte, die sogenannte physikalische Adsorption.
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Die Voraussetzung fiir die Adsorption von Wasserstoff in einem fliissigen Medium ist
eine ausreichende Aktivitit des Wasserstoffs an der Grenzfliche von Metall und
Elektrolyt. In Abhangigkeit vom Elektrolyten erfolgt die Dissoziation von Wasserstoff in
sauren Losungen nach der Volmer Reaktion nach GI. (18) oder in alkalischen Losungen
nach GI. (19).

Hs0* + e~ =H + H,0 (18)

H,0+e” =0H +H (19)
Unabhingig von dem bauteil- oder werkstoffumgebenden Medium erfolgt die Wasser-
stoffaufnahme des Metalls immer nach den gleichen Teilschritten. Nach der molekularen

Adsorption (1) kommt es zur Dissoziation (2) zu zwei H*-Ionen an der Metalloberflache

und zur Absorption (3). Danach folgt die Diffusion im Metall (4) (Abbildung 25) [132].
Q0O H,-Gas (Molekular)

1

Abbildung 25: Schematische Darstellung der Aufnahme von Wasserstoff von Metallen. Die

Aufnahme erfolgt tiber die Teilschritte molekulare Adsorption (1), Dissoziation (2), Absorption (3)

und Diffusion im Metall (4), nach [133].

Von dem adsorbierten Wasserstoff wird nur ein geringer Teil an der Oberfliche
absorbiert. Es kommt zu einem groflen Teil zur Rekombination zu molekularem
Wasserstoff nach der Tafelreaktion in Gl. (20) bzw. der Heyrovski-Reaktion in GI. (21) und
Gl. (22), wodurch der Wasserstoff von der Oberfliche desorbiert (Abbildung 26). In einer
chemischen Reaktion verbinden sich durch die Tafelreaktion zwei, wihrend der Volmer-
Reaktion entstandene Hai-Atome wieder zu einem (H:)aa-Molekiil, wodurch sie nicht
mehr adsorbieren konnen. Die elektrochemische Heyrovsky-Reaktion 16st eine
Rekombination aus. Dabei verbindet sich ein positiv geladenes H*-Ilon mit einem

Elektron e und einem Hai-Atom. Das H*Ion kann auch mit einem H20O-Molekiil
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reagieren. Es entsteht durch die Reaktion mit H2O eine OH- -Gruppe und ein (Hzad)-

Molekiil.
Hgq + Hog = Hy qq (20)
Huyq + H;0" + e~ =Hyqq + H, O (21)
Hug + Hy,0 + e~ > Hygq + OH™ (22)
) Antransport .
a) “chemische von H b) “elektrochemische
Rekombination” ’ Rekombination”
Volmer
Tafel Heyrovsky

+e

ad

(Hz)ad H,+ Had + H+ad o (Hz)

SR

Abbildung 26: Wasserstoffadsorptions- und -desorptionsreaktionen an einer Metalloberfldche,

nach [133].

2.3.3 Loslichkeit und Diffusion

Austenite und Martensite bzw. Ferrite unterscheiden sich grundsatzlich in ihrem
Wasserstoff-Diffusionskoeffizienten und in ihrem Vermdgen Wasserstoff zu losen
(Abbildung 27). Bei gleichem Wasserstoffpartialdruck pr: und gleicher Temperatur
konnen Austenite gegeniiber Martensiten/Ferriten aufgrund ihrer Gitterstruktur deutlich
mehr Wasserstoff 16sen, wahrend Wasserstoff in ferritischen Gefligen durch einen
hoheren Diffusionskoeffizienten schneller diffundiert. Es besteht dabei kein linearer
Zusammenhang  zwischen = dem = Wasserstoffpartialdruck  pw2  und  der
Wasserstoffkonzentration cu, welche in Losung vorliegt. Der Zusammenhang [134] lasst
sich vielmehr {iber das Sievertsche Quadratwurzelgesetz in Gl. (23) beschreiben, wobei s

eine temperatur- und legierungsabhéangige Konstante darstellt:

Cu =S " /PH, (23)
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Abbildung 27: a) Wasserstoffloslichkeit und b) Wasserstoffdiffusionsgeschwindigkeit in
ferritischen und austenitischen Stéhlen in Abhéngigkeit von der Temperatur. Zusammenstellung

von Ergebnissen verschiedener Autoren nach [134].

2.3.4  Einlagerungsmaoglichkeiten des Wasserstoffs

Der in den Werkstoff eindiffundierte Wasserstoff kann an mehreren Stellen im Gefiige
gebunden werden. Dabei liegt Wasserstoff entweder auf einem interstitiellen Gitterplatz
ideal geldst oder in Fallen (engl.: traps) gebunden vor, was die Abbildung 28 schematisch
darstellt. Interstitiell geloster Wasserstoff lagert sich je nach Gitterstruktur vorwiegend in
Tetraeder- (krz) und Oktaederliicken (kfz) im Zwischengitter an und gilt als diffusibel,
wihrend in Fallen eingelagerter Wasserstoff als gebunden gilt [135, 136]. Damit setzt sich

die Gesamtwasserstoffkonzentration crges in einem Werkstoff sowohl aus der im Gitter
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gelosten Wasserstoffkonzentration ch,inter, sowie der Wasserkonzentration in irreversiblen

Fallen cnir und reversiblen Fallen cH,rev zusammen.

0,9,° %0 |
O o
o060 000 °-o

a) b) Q) d)

Abbildung 28: Schematische Darstellung verschiedener Moglichkeiten der Wasserstoffeinlagerung
im Werkstoff: a) interstitiell gelost im Gitter, b) Anlagerung an einem Substitutionsatom, c)

Ansammlung an einer Versetzung und d) Ansammlung an einer Korngrenze, nach [35].

Die grundsatzliche Fahigkeit eines Werkstoffs, Wasserstoff einzulagern, wird, wie zuvor
beschrieben, mit dem Sievertschen Quadratwurzelgesetz ausgedriickt. Fallen erhchen als
Wasserstoffsenken die Wasserstoffloslichkeit im Werkstoff, allerdings wird in gleichem
Mafle die Wasserstoffdiffusionsgeschwindigkeit herabgesetzt [137]. Sie werden, wie von
Oriani [138] vorgeschlagen, entsprechend der Hohe der Bindungsenergie Es in reversible
(Es <30 kJ/mol) und tiefe / irreversible (Es>50kJ/mol) Fallen kategorisiert [137, 138].
Dabei gibt die Aktivierungsenergie der Fallen Eax die Energie an, die aufgebracht werden
muss, um den gebundenen Wasserstoff wiederrum in einen geldsten, diffusiblen Zustand
zu Uberfithren. Die Aktivierungsenergie von Fallen wie aufgeweitete Gitterbereiche um
Versetzungen, Spannungsfelder, Leerstellen und Martensitnadeln sowie Korngrenzen
liegt zwischen 20 < Eaxt <60 kJ/mol und ist damit als mittel bis stark einzustufen. Der
Zusammenhang zwischen der Bindungsenergie und Aktivierungsenergie von Fallen wird
in Abbildung 29 dargestellt. Einer stellt die geringst notwendige Aktivierungsenergie
(Einter = 4,2 kJ/mol) dar, die notwendig wird, um einen Platzwechsel in einem ungestorten

Metallgitter zu ermoglichen [139].
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Abbildung 29: Zusammenhang zwischen der Bindungsenergie und der Aktivierungsenergie von

Fallen interstitiell, reversibel und irreversibel nach [140].

2.3.5 Frequenzabhdngigkeit des Wasserstoffeinflusses

Der Wasserstofftransportmechanismus innerhalb der Probe ist wie in den
vorangegangenen Kapiteln beschrieben die Diffusion. Da die Diffusion einen
zeitabhangigen Vorgang darstellt, stehen Wasserstoffeffekte in direkter Korrelation zu der

Versuchsfrequenz.

So gibt die Literatur Hinweise darauf, dass die Versuchsfrequenz den
Wasserstofftransport dahingehend beeinflusst, dass durch das linger geweitete
Metallgitter (niedrige Versuchsfrequenz) der Wasserstofftransport begiinstigt wird. Der
Wasserstofftransport lauft entlang des in der Probe ausgebildeten Spannungsgradienten
hin zu der hohen Zugspannung, die lokalisiert vor der Rissspitze zu finden ist. Dies wurde
durch Taketomi et al. [141] mit einer atomistischen Simulation bestatigt. Er untersuchte
die Wasserstoffbelegung und das Diffusionsverhalten um eine Stufenversetzung herum

auf einer {112} Gleitebene in o-FEisen.

Matsunaga et al. [142] fithrten Ermiidungsversuche an Stdhlen (u.a. Typ-304-Edelstahl) in
Druckwasserstoff (0,7 MPa Hz) durch. Sie fanden heraus, dass ab einer Frequenz grofier
0,1 Hz die Ermiidungsrissausbreitung mit gréSer werdenden Frequenz verlangsamt wird.

Zwischen 10° Hz bis 0,1 Hz ist dieser Effekt umgekehrt. Dieses Verhalten ist in der
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Abbildung 30 dargestellt. Die Autoren erkldren diesen Effekt mit der Annahme, dass ein
lokaler steiler Gradient der Wasserstoffkonzentration zur Gleitlokalisierung an der
Rissspitze fiihrt. Bei sehr niedrigen Frequenzen hat der Wasserstoff mehr Zeit, um tiefer
in die Matrix des Materials zu diffundieren, was ein flacheres H-Konzentrationsprofil
ergibt. Mit der Annahme, dass die gleiche H-Konzentration in der Umgebung und an der
Rissspitze auch bei einer hoheren Versuchsfrequenz vorliegt, diffundiert der Wasserstoff
weniger tief in die umliegende Matrix. Damit nimmt die H-Konzentration mit
zunehmender Entfernung zur Rissspitze stark ab und fiihrt zu einem lokalen steilen

Gradienten der H-Konzentration.

107
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H, gas
10- \
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0+ 103 102 107! 1 10
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Abbildung 30: Rissausbreitungsrate als Funktion der Versuchsfrequenz an einem Typ-304-
Edelstahl [142].

Auch Wan et al. [143] fiihrten Ermiidungsversuche mit einem ferritischen Stahl bei
verschiedenen Frequenzen durch (0,015Hzund 0,15Hz), wobei im ESEM
(Environmental Scanning Electron Microscope) eine Versuchsfithrung in Vakuum und
einer Wasserstoffbeladung der Proben betrachtet wurde. Unter Vakuum wurde kein
Unterschied zwischen den gewdhlten Frequenzen festgestellt; durch eine Wasser-
stoffvorbeladung und gleichzeitig langsamere Versuchsfrequenz hingegen beschleunigte

sich das Risswachstum deutlich.
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Der Frequenzeinfluss auf die Ermiidungsrissausbreitung unter Wasserstoffeinfluss wurde
ebenfalls durch Matsuo et al. [144] und Yoshikawa et al. [145] untersucht. Auch sie kamen
zu dem Schluss, dass eine niedrige Versuchsfrequenz das Risswachstum im Vergleich zu
hoheren Frequenzen beschleunigt, wobei Matsuo et al. und Wan et al. ein wieder

beschleunigtes Risswachstum unterhalb von 0,1 Hz beobachten konnten.

2.3.6  Einfluss von Wasserstoff auf die Stapelfehlerenergie austenitischer Edelstdhle

Gerade metastabile austenitische Edelstahle werden durch die Hohe der Stapelfehler-
energie ysr charakterisiert, da sie Aufschluss iiber das Verformungsverhalten von Werk-
stoffen gibt. So charakterisiert die Hohe der Stapelfehlerenergie die Neigung zur Phasen-
transformation und Bildung von Zwillingen. Auch &dndert die Stapelfehlerenergie das
Bewegungsvermogen von Versetzungen. Fiir eine Versetzung ist es energetisch betrachtet
deutlich giinstiger, wenn sie sich in zwei Partialversetzungen aufteilt. In Folge stellt sich
in diesen beiden Shockley-Versetzungen ein Gleichgewichtsabstand ein, welcher sich aus
der Anziehungskraft durch den Stapelfehler sowie einer repulsiven Kraft zwischen den
Verzerrungsfeldern der Partialversetzungen ergibt [5]. Die Energie des so entstehenden
Stapelfehlers ldsst sich durch die Messung des Gleichgewichtsabstandes daiss
(Dissoziationsbreite) der beiden Shockley-Versetzungen bestimmen. Neben der
Bestimmung durch hochauflésende Mikroskopie kann die Stapelfehlerenergie ebenfalls
numerisch errechnet werden. Durch die anisotropische Elastizitdtstheorie kommt es zu
der Gleichung (24), wobei p fiir den effektiven Schermodul, v fiir die effektive Poissonzahl

und « fiir den Winkel zwischen dem Burgersvektor und der Versetzungslinie steht.

=8 -l:r.-l;iiss 12:3 (1 - =% Za) &9
Die so ermittelten Kennwerte beziehen sich auf das jeweils angeregte Gleitsystem. Ver-
setzungen koénnen nur quergleiten, wenn die Stapelfehlerenergie entsprechend hoch ist,
wobei laut Lu et al. [146] yse >45 m]/m? betragen muss. Sofern dieser Wert nicht erreicht
wird, kommt es zu planaren Versetzungsbewegungen, wobei die Versetzungen zu

natiirlichen Hindernissen (z.B. Phasen- und Korngrenzen) wandern und sich dort in Form
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von pile-ups aufstauen. An solchen pile-ups kann es durch das Entfernen der dufleren
Belastung zu einer Entlastung und damit lokal zu Bildung von Poren kommen, in denen
sich entsprechend Wasserstoff einlagern kann. Damit kann geschlussfolgert werden, dass
eine bevorzugt planare Versetzungsbewegung durch eine entsprechend niedrige
Stapelfehlerenergie zu einer lokalen Versprodung des Werkstoffs fiihrt [35]. Die Folgen
verschiedener Stapelfehlerenergien kénnen in Wertebereiche aufgeteilt werden. So
kommt es laut Lu et al. [146] zur y->o’-Phasentransformation, sofern die Stapel-
fehlerenergie unterhalb von 20 mJ/m? liegt. Zwischen 20 mJ/m? und den zuvor
genannten 45 mJ/m? kommt es bevorzugt zur Bildung von Zwillingskorngrenzen. Beide
Vorgénge fiihren zu einer Erhhung der mechanischen Festigkeit eines Werkstoffes [147].
Durch eingelagerten, also internen Wasserstoff kommt es zu einer Senkung der Stapel-
fehlerenergie [148, 149], wodurch es verstirkt und bevorzugt zu einer schnelleren
Y=>a’-Phasentransformation sowie einem bevorzugten planaren Abgleiten kommt.
Ferreira et al. [150] begriinden die Blockade welliger Versetzungsbewegungen neben der
sinkenden Stapelfehlerenergie mit der Stufencharakter-stabilisierenden Wirkung von

Wasserstoff.

2.3.7 Wasserstoffinduzierte Phasentransformation

Die y->«a’-Phasentransformation kann sowohl verformungsinduziert als auch aus einer
Wasserstoffbeladung resultieren. Den Effekt auf die Phasenstabilitit durch eine
Vorbeladung mit Wasserstoff untersuchten Narita et al. [151] an einem austenitischen
Edelstahl. Sie fanden heraus, dass durch eine elektrochemische Beladung eine
oberflichennahe vy->e-Phasentransformation in eine hexagonal dichteste Packung
stattfindet. Auflerdem nahmen Gitterparameter beider Phasen im Vergleich zu einer
verformungsinduzierten Phasentransformation zu. Diese Zunahme der Gitterparameter
und der daraus resultierende, multiaxiale Dehnungszustand, wird durch den
eingebrachten Wasserstoffanteil erkldrt. Die gemessene Wasserstoffkonzentration sinkt
innerhalb der ersten 5 um um den Faktor 10. Durch warmauslagern wurde die Effusion
des Wasserstoffs beschleunigt, wonach wieder dem Ausgangszustand &hnliche

Gitterparameter gemessen wurden. Auch Rohsler et al. [152] zeigten eine
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wasserstoffinduzierte Phasentransformation durch den Beladungsprozess eines
AISI 304L Edelstahls und erklarten dadurch das Auftreten lokaler Dehnungen. Sie wiesen

die Phasen iiber durchgefiihrte Sekundarionenmassenspektroskopie nach.

2.3.8 Mechanismen der wasserstoffinduzierten Schddigung

In der Literatur wird eine Vielzahl von verschiedenen Mechanismen postuliert, um die
wasserstoffinduzierte Schadigung in Metallen zu erkldren [2, 153, 154]. Allerdings erklart
keiner dieser Mechanismen alleine alle experimentellen Ergebnisse zufriedenstellend. Je
nach Werkstoff und Beanspruchung konnen mehrere Mechanismen nacheinander oder
gleichzeitig zur Schdadigung beitragen, wodurch die Interpretation von
Versuchsergebnissen erschwert wird. Neuere Forschungsansitze versuchen, die
wirkenden Mechanismen anhand von molekulardynamischen und
molekularstatistischen Simulationen zu erkldren [155]. In den folgenden Abschnitten
werden die gingigsten Mechanismen zur Erklarung einer Wasserstoffversprodung

erlautert.

Drucktheorie

Die Drucktheorie ist eine der &ltesten Theorien zur Beschreibung einer
wasserstoffinduzierten Schadigung und geht auf eine Publikation aus dem Jahre 1941 von
Zappfe und Sims [156] zuriick. Die Erkldarung beruht auf der Rekombination von
atomaren Wasserstoff zu groSvolumigeren H:-Molekiilen. Im Nahbereich der
Gitterdefekte (Poren, Ausscheidungen), in dem sich Wasserstoff bevorzugt anlagert, kann
es somit zu hohen Druckkréften kommen, die oberhalb der FlieBspannung liegen konnen.
Bei zusitzlicher extern angelegter Belastung kommt es zu friihzeitigem Losen der
Bindungskrifte und einem erhdhten Rissrisiko. Die Drucktheorie ist jedoch nur zuldssig
bei hohen Konzentrationen internen Wasserstoffs, was die Ausarbeitung weiterer

Mechanismen fiir geringere Wasserstoffkonzentrationen notwendig macht [157].
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Hydrogen-enhanced localized plasticity (HELP)

Der HELP-Mechanismus wird in erster Linie durch experimentelle Beobachtungen von
verstarkten Versetzungsbewegungen und lokalisierten Gleitbandern in der Néhe der Riss-
spitze in mit Wasserstoff beaufschlagten Proben gestiitzt. Beachem [158] stellte bereits
1972 auf der Grundlage fraktographischer Beobachtungen fest, dass Wasserstoff die
Bewegung von Versetzungen erleichtert. Diverse Arbeiten von Birnbaum, Sofronis,
Robertson et al. [159 bis 162] erkldren die erleichterte Beweglichkeit von Versetzungen
durch eine sich mit Wasserstoff anreichernde Atmosphére um Versetzungskerne bzw. in
stark elastisch verzerrten Bereichen. Auch molekulare Simulationen von Song und Custin
[155] zeigen, dass Wasserstoff Cottrell Atmosphdaren um Versetzungen bildet und es
hierdurch zu einer erleichterten Versetzungsbewegung kommt. Versetzungsbewegungen
und Anderungen des verzerrten Bereichs fiithren zu einer Neuverteilung des Wasserstoffs,
wodurch es zu einer Abschirmung in diesen Bereichen kommt. Die
Wechselwirkungsenergie zwischen Versetzungen und Hindernissen wird in Folge
herabgesetzt, was ein Loslaufen von Versetzungen bei niedrigeren Spannungen
hervorruft. Letztendlich wird beim HELP-Mechanismus das verfriihte Versagen auf eine
Abgleitlokalisierung zuriickgefiihrt, welche eine Spannungsiiberh6hung an Punkten
hoher Versetzungsdichte zur Folge hat. Somit wird die Bruchenergie an solchen
Mikrostrukturbereichen herabgesetzt [163]. Auch Lii et al. beobachteten eine erleichterte
Versetzungsemission, -vervielfaltigung und -bewegung durch internen Wasserstoff [164].
Ferreira untersuchte die Abstinde zwischen einzelnen Versetzungen sowie deren
Mobilitat vor Hindernissen [165]. Dabei fand er heraus, dass der Abstand zwischen den
Versetzungen durch Wasserstoff sinkt, indem die abstoflende Kraft untereinander gesenkt
wird. Abbildung 31 stellt die Wirkung des HELP-Effektes vor der Rissspitze dar. Der an
der Rissspitze absorbierte Wasserstoff erleichtert die Versetzungsbewegung, womit das

Zusammenwachsen des Risses mit Poren im Ligament unterstiitzt und vereinfacht wird

[2].



56 Grundlagen und Stand der Forschung
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Abbildung 31: Schematische Darstellung des HELP-Effektes nach [2].

Der HELP-Mechanismus steht im Hinblick auf Ermiidungsvorgiange in metastabilen
austenitischen Edelstdhlen und der damit verbundenen, verformungsinduzierten
Martensitbildung in direktem Zusammenhang. Wie in Kapitel 2.3.6 ausgefiihrt, senkt die
Anwesenheit von Wasserstoff die Stapelfehlerenergie ys;, wodurch die Bildung von
verformungsinduziertem Martensit begiinstigt wird. Dem gegeniiber steht der HELP-
Mechanismus, der durch eine Gleitlokalisierung zu einer geringeren Martensitbildung
fithrt. Murakami [5] zeigt in gestaffelten Versuchen mit dem metastabilen austenitischen
Edelstahl 304, dass ein ansteigender Wasserstoffgehalt zu stdrker lokalisierter
Martensitbildung um Ermiidungsrisse fiihrt. Dieses Ergebnis kann durch die immer

starker gehemmte Martensitbildung durch eine Gleitlokalisierung erklart werden.

Hydrogen-enhanced decohesion (HEDE)

Bereits 1926 entwickelte Pfeil [166] die erste Theorie, die Wasserstoff mit der Schwachung
von Gleitebenen und Korngrenzen durch eine Kohdsion in Verbindung brachte.
Troiano [167] entwickelte die Vorstellung, dass die geschwéchte Atombindung durch die
Abgabe des 1s Wasserstoff-Elektrons an die unvollstindige 3d-Schale des Eisenatoms
hervorgerufen wird. Die heutige Vorstellung der Dekohéasionstheorie (Abbildung 32) geht
im Detail unter anderem auf Oriani [168] und weitere Arbeiten [169 bis 171] zuriick und
besagt, dass es bevorzugt zu einer Schwachung der Atombindungen (Dekohésion) statt

zu Abgleiten kommt. Damit kommt es durch die Dekohésion zu einer stiickweisen
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Trennung  von  Atombindungen, sobald  der  Wert der  kritischen
Rissspitzenoffnungsverschiebung (engl.: crack tip opening displacement CTOD) erreicht
wird. Nach Knott [172] ist die Trennung der Atome vor der Rissspitze nur eingeschrankt
moglich, wodurch der Trennungsprozess von beginnenden Scherbewegungen von
Atomen (engl.: atom shuffles) begleitet sein kann, um eine entsprechende CTOD zu er-
moglichen. Gleichzeitig kann die Versetzungsaktivitdt die Dekohdsion begleiten und
somit zu lokalen Spannungsiiberhéhungen fiihren. Bevorzugt sind solche hohen Wasser-
stoffkonzentrationen und die daraus resultierende Dekohdsion an drei Stellen im

Werkstoff zu finden [2, 170]:

¢ Direkt an der Rissspitze, beziehungsweise wenige Atomabstande von ihr entfernt

e Innerhalb mehrerer 10nm vor der Rissspitze, wenn dort Gitterdefekte
vorkommen, welche die Versetzungsbewegung behindern und damit zu einem
lokalen Zugspannungsmaximum fithren

e Mit einem Abstand von mehreren Mikrometern bis zu dem Zweifachen des
CTOD-Wertes, wenn dort Bereiche mit dem Maximum des hydrostatischen

Spannungsfeldes vorhanden sind (im Falle von hochfesten Stahlen)

(a)

Abbildung 32: Schematische Darstellung des HEDE Effektes a) in der Matrix, b) durch absorbierten

Wasserstoff und c) durch Wasserstoff an Partikel-Matrix Schnittstelle nach [2].
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Adsorption-Induced Dislocation Emission (AIDE) und Kombinationen

Der AIDE Mechanismus ist deutlich komplexer als die vorangegangenen Mechanismen
und wurde im Laufe der Zeit unterschiedlich erklart. Die dlteste Arbeit (Petch und Stables
[173]) aus dem Jahre 1952 erklart den Mechanismus thermodynamisch durch die
Anbindung von Wasserstoff an freie Oberflachen, wie z.B. Poren oder Anrisse. Dabei wird

die Oberflachenenergie yor des Werkstiicks nach Griffiths [174, 175], laut Gleichung (25),

o= 2-E(yor + w) (25)
m-a

Neben der Oberflichenspannung yor sind der E-Modul E, die kritische Rissldnge a und

reduziert:

die plastische Verformungsenergie w Einflussparameter der kritischen Spannung o,
welche zum Risswachstum fiihrt. Durch das Herabsetzen der Oberflachenspannung sinkt
die kritische Spannung entsprechend. Oberfldchen fiir die Adsorption kénnen neben
inneren Fehlstellen wie Anrisse und Poren auch die Auflenoberfliche sein. Andere Gase,
wie z.B. O2 und N, zeigen hohere Adsorptionsenergien als Wasserstoff, fithren allerdings
nicht zur Versprodung. Somit ist nicht ableitbar, weshalb Elemente erhhter

Adsorptionsenergie keinen versprodenden Effekt auf den Werkstoff haben.

Lynch [2, 176 bis 179] entwickelte den AIDE Mechanismus (Abbildung 33) seit den 70er
Jahren weiter und erklart, dass der Wasserstoff an der Rissspitze die Emission von
Versetzungen erleichtert. Dabei schreitet der Riss durch die Verbindung von
Mikrohohlraumen vor der Rissspitze voran. Lynch argumentiert, dass die Adsorption von
Wasserstoff an der Rissspitze und nicht der vor der Rissspitze in Losung befindliche

Wasserstoff die Versetzungsemission erhoht und zu lokaler Plastizitt fiihrt.
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Abbildung 33: Schematische Darstellung des AIDE Mechanismus nach [2].

Auch Kombinationen der vorangegangenen Mechanismen sind laut Lynch [2] moglich
(Abbildung 34). Hierbei werden durch den Wasserstoff die zwischenatomaren Bindungen
geschwiécht (HEDE), wodurch es zur vereinfachten Emission von Versetzungen kommt.
Das Risswachstum findet durch stark lokalisierte Plastifizierung (HELP) statt. Im
Allgemeinen konnen nur Versetzungen zum Risswachstum beitragen, welche aus Quellen
entspringen, die genau die Rissspitze schneiden. Dieser Anteil ist ohne eine
Wasserstoffbeladung sehr gering, wéahrend der GrofSteil zum Abstumpfen des Risses und
zu Dehnungen vor der Rissspitze fiihrt. Durch Hinzugabe von Wasserstoff wird die
Versetzungsaktivitat und -freisetzung erhéht und somit steigt auch der Anteil an
Versetzungen, die auf passend geneigten Gleitbandern wandern, um das Risswachstum
zu unterstiitzen. Durch die grundsétzliche Versetzungsaktivitit in der plastischen Zone
vor der Rissspitze bilden sich kleinste Poren an  Partikeln und
Gleitbandiiberschneidungen. In der geschwachten Struktur kommt es zu lokalisiertem

Abgleiten und daraus folglich zum Risswachstum. Entgegengesetzt zu der normalen
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Risswachstumsrichtung kann so auch ein Riss von der entstandenen Pore in Richtung des
Hauptrisses wachsen. Diese Koaleszenz kann durch die Anwesenheit von eingelagerten
Wasserstoff bei geringeren Dehnungen stattfinden, auch da die gesamte Bruchenergie
hierdurch reduziert wird. Die Porenbildung schérft die Rissspitze, was zu kleinen Riss-
spitzenoffnungswinkeln fiihrt. Typische Bruchflichen, welche bei Versagen durch den
AIDE-Mechanismus entstehen, verlaufen entlang von Korngrenzen oder parallel zu
kristallographischen Ebenen geringe Indizes und weisen meist kleine und flache

Griibchen auf.

4
7
oo/
o o

O'O
/% HELP

o //
D2
70

p o
4

’
, o
o o\( o
[ // 00\ //Q” 0220
AR SHK @)
) o

o o,
[ O\\ %«; \o:\{o ooo0
S 7 HEDE
AIDE &
N
OBOQ
AN

Abbildung 34: Schematische Darstellung der Kombination der AIDE, HELP und HEDE Effekte
nach [2].

2.3.9 Wasserstoffeinfluss auf das Ermiidungsverhalten

Es gilt als erwiesen, dass Wasserstoff einen negativen Effekt auf die
Ermiidungslebensdauer eines Werkstoffes zeigen kann. In den zuvor zitierten
Literaturstellen konnten, abhangig von Werkstoff, Wasserstoffumgebung und
Probengeometrie, Einfliisse sichtbar gemacht werden. Dabei muss zwischen einer
externen und internen, also durch Vorbeladung erzielte Wasserstoffbeaufschlagung,

unterschieden werden. Diffundiert der Wasserstoff wahrend der Priifung aus dem
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Werkstoff und liegt der gebundene Wasserstoffgehalt unterhalb einer schadigenden
Grenze, kann die durch Wasserstoff induzierte Herabsetzung der Ermiidungslebensdauer
niedriger ausfallen. Im Gegensatz dazu kann eine wihrend der Versuchsfiihrung
gesteigerte Wasserstoffkonzentration im Werkstoff zu einer deutlichen Reduktion der
Ermiidungslebensdauer fithren. Da der Fokus dieser Arbeit auf der Untersuchung eines
Wasserstoffeinflusses im LCF-/HCF-Ubergangsbereich liegt, wird in diesem Kapitel auf
die Einfliisse von Wasserstoff auf die verschiedenen Rissstadien und die Rissausbreitung

in dem LCF-/HCF-Bereich eingegangen.

Fiir Proben ohne Wasserstoffbeaufschlagung gilt, dass Risse im LCF-/HCF-Ermiidungs-
bereich vor allem an der Oberfldche initiieren [7, 180]. Dabei spielen lokale Spannungs-
iiberhhungen eine iibergeordnete Rolle, die aus Kerben oder Oberflachenrauhigkeiten
resultieren. Daneben kommt es durch die Mikrokerbwirkung von persistenten Gleit-
bandern und auch an Korngrenzen (z.B. durch lokale Anisotropiespannungen) zu einer

Rissinitiierung.

Die schadigende Wirkung von Wasserstoff beginnt bereits bei der Rissinitiierung, wobei
sich hierbei sowohl eine friihere Rissinitiierung als auch ein anderer Mikrostrukturort als
Initiierungsstelle zeigen kann. Die verdnderte Rissinitiierung wurde in der Literatur nicht
tiefgreifend untersucht, da die Versuchsfiihrung, gerade bei extern mit Wasserstoff
beaufschlagten Proben, eine in-situ Beobachtung sehr schwierig macht. Einzelne Arbeiten
postulieren, so z.B. von Nanninga [181], dass gerade die akkumulierte, plastische
Dehnung durch die Wasserstoffeinwirkung erhoht und damit die Rissinitiierung
begiinstigt wird. Diese tritt durch entsprechende Wasserstoffmechanismen lokaler auf, so
an Korngrenzen, aus dem Werkstoff austretenden Gleitbandern oder Mikrokerben. Diese
bilden nicht nur lokale Spannungsiiberhéhungen, sondern sind entsprechend grofie
Fallen in denen sich der Wasserstoff bevorzugt anreichert. Eine Gleitlokalisierung in Form
von hdoher ausgebildeten Gleitlinien, welche ebenfalls in einem grofieren Abstand
zueinander gebildet wurden als in entsprechenden Referenzproben, wurde von
AoKi et al. [182] bei Versuchen mit dem austenitischen Edelstahl AISI304 in einer Wasser-

stoffatmosphare beobachtet.
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Eine Rissinitiierung in vorbeladenen Proben an Korngrenzen-Tripelpunkten beobachteten
Koyama et al. [183] in einem austenitischen Edelstahl und schlussfolgerten, dass die
Kohésionsenergie durch den anwesenden Wasserstoff herabgesetzt und so die
Rissinitiierung begiinstigt wird. An hoherfesten Stahlen zeigen die Arbeiten von
van Leeuwen [184] und McMahon [185] ebenfalls, dass Wasserstoff zu einer Riss-

initiierung an Korngrenzen fiihrt.

In der Literatur [8, 186 - 192] wird haufig das Langrisswachstum artverschiedener Metall-
werkstoffe unter dem Einfluss von Wasserstoff fiir bruchmechanische Auslegungen
charakterisiert, welches, wie zuvor dargestellt, durch das da/dN {iber AK-Diagramm
beschrieben wird. Hierbei zeigt sich, dass der Schwellenwert AKw fiir die
Langrissausbreitung im Bereich I durch einen Wasserstoffeinfluss bei niedrigeren Werten
als in vergleichbaren Referenzproben liegt. Suresh und Ritchie [193] und Nibur und
Somerday [194] beobachteten an Stahlen unter dem Einfluss von Wasserstoff (Abbildung
35), dass der AKin-Wert im Bereich I durch Wasserstoff deutlich erniedrigt ist, was einen
fritheren Rissbeginn bedeutet. Nibur klassifiziert die Kurvenbereiche des da/dN iiber
AK-Diagramms im Fall einer Wasserstoffbeaufschlagung neu. Die linearen Kurven-
verlaufe der mit Wasserstoff beaufschlagten (Stadium Ila) und Referenzproben ohne eine
Beaufschlagung von Wasserstoff (Stadium II) ndhern sich einander an und laufen
teilweise deckungsgleich. Bei hoheren Spannungsintensititswerten kommt es durch
Wasserstoff ab dem kritischen Spannungsintensititswert AKl,, zu einem deutlich
fritheren, sprunghaften Anstieg der Kurve, welcher mit dem Kurvenverlauf in Bereich I1I

bei Proben ohne Wasserstoffeinfluss vergleichbar ist.
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Abbildung 35: Schematische Anderung der durch Wasserstoff gednderten Kurvenverldufe im

da/dN tiber AK-Diagramm nach [193, 195, 196].

Kurzzeitfestigkeit

Werkstoffe, die im Kurzzeitfestigkeitsbereich mit Wasserstoff beaufschlagt werden,
zeigen laut Literatur, abhdngig von ihrem Metallgitter, eine mehr oder minder
ausgepragte Neigung zu einer reduzierten Lebensdauer durch Wasserstoff. Werkstoffe
mit einem kubisch flachenzentrierten Gitter [8, 67, 182, 197] gelten als nur bedingt anfallig
gegeniiber Wasserstoff, wahrend Werkstoffe mit einem kubisch raumzentrieten
Metallgitter [8, 67, 198] als stark anféllig gelten. In der Vorgéngerarbeit von Sattler [8]
konnte gezeigt werden, dass auch kubisch flichenzentrierte austenitische Edelstdhle
anféllig fiir einer Reduzierung der Ermiidungslebensdauer durch Wasserstoff werden,
wenn Faktoren wie der Nickelgehalt oder die Priiftemperatur geandert werden. So fiihrt
ein geringerer Nickelgehalt zu einer stirker ausgepragten Metastabilitdit und damit
hoheren Neigung zur Martensittransformation wéahrend der zyklischen Verformung. Eine
niedrigere Priiftemperatur fithrt ebenfalls zu einer leichteren Martensitbildung und damit

zu einem Abfall der Ermiidungslebensdauer durch Wasserstoff. Andere Autoren [200 bis
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202] bestatigen diese Vermutung dahingehend, dass auch sie eine Neigung zur Martensit-
transformation fiir verantwortlich fiir eine Wasserstoffanfilligkeit von CrNi-Stahlen
sehen. Im LCF-Ermiidungsbereich {iberlagern sich diverse Effekte mit denen von
Wasserstoff, abhidngig davon, ob der Wasserstoff durch eine Vorbeladung intern vorliegt
oder durch eine externe Beaufschlagung wahrend der zyklischen Belastung in das
Metallgitter eindiffundiert. Eine Belastungsamplitude im Bereich der Kurzzeitfestigkeit
fithrt zu hohen plastischen Verformungen in der ganzen Probe bzw. im Metallgitter.
Daraus resultiert, dass auf Grund der hohen Spannungen das Metallgitter im
Zughalbzyklus einer Amplitude sehr stark geweitet ist, wodurch der Wasserstoff
schneller entlang eines Spannungsgradienten zu einer Rissspitze diffundieren und den
Rissfortschritt beschleunigen kann. Des Weiteren reifSen Passivierungsschichten durch die
hohe Verformung schneller auf, wodurch externer Wasserstoff leichter in das Metallgitter

diffundieren kann.

Zeitfestigkeit

Im Vergleich zur Wasserstoffanfalligkeit von Werkstoffen im Kurzzeitfestigkeitsbereich,
bewirken die niedrigeren Belastungsamplituden des Zeitfestigkeitsbereichs eine
verringerte Reduzierung der Ermiidungslebensdauer durch Wasserstoff. In der Literatur
finden sich zahlreiche Beispiele [6, 182, 198, 203, 204] dafiir, dass sich einige Werkstoffe,
unabhdngig vom entsprechenden Metallgitter, bei niedrigen Belastungsamplituden
unanfillig gegeniiber Wasserstoff zeigen. Dies gilt vor allem fiir Raumtemperatur, wie
Sattler [8] am Beispiel von martensitischen und austenitischen Edelstahlen zeigt. Er weist
auBerdem in Einstufenversuchen nach, dass Wasserstoff trotz geringerer
Belastungsamplituden bei Temperaturen um T = -50 °C eine genauso hohe Schadigung in

den Proben bewirkt wie bei hoheren Belastungsamplituden bei Raumtemperatur.
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3 Experimentelle Methoden
3.1 Versuchswerkstoffe

Um den Einfluss des Nickelgehalts auf das Ermiidungsverhalten des Werkstoffs
X2CrNil9-11 unter gleichzeitiger Einwirkung von Wasserstoff zu untersuchen, wurden
im Rahmen eines Vorgéangerprojektes [8] durch die SCHMOLZ + BICKENBACH GUSS
GmbH & Co. KG nach Vorgabe zwei Varianten des Werkstoffs X2CrNil19-11 mit
Nickelgehalten von 9,07% (entspricht dem Stahl 304, [205]) und 12,36% (entspricht dem
Stahl 304L, [205]) erschmolzen und durch die Saarschmiede GmbH in quadratische
Stangenform (40x40 mm) geschmiedet. Die Werkstoffe werden im Folgenden nach ihrem
Nickelgehalt verkiirzt X2-9 (9,07% Nickel) und X2-12 (12% Nickel) genannt. Wie in
Kapitel 2.1.3 dargestellt, beeinflusst der Nickelgehalt die verformungsinduzierte
Martensitbildung mafigeblich. Durch die unterschiedlichen Nickelgehalte ldsst sich der
Einfluss der Martensitbildung und des Wasserstoffs auf die Kurzrissausbreitung
separieren. Die Legierungen weisen entsprechend ihrer Nickelgehalte unterschiedlich
stark ausgepragte Neigungen zu verformungsinduzierter Martensitbildung auf, wobei
ein geringerer Nickelgehalt die verformungsinduzierte Martensitbildung begiinstigt. Der
Tabelle 3 konnen alle relevanten Kennwerte der verformungsinduzierten
Martensitbildung entnommen werden. Hierbei ist zu beachten, dass der rechnerische
Wert Ms fiir den X2-12 unterhalb des absoluten Nullpunktes liegt, was technisch nicht
moglich ist und lediglich aussagt, dass die Umwandlung nicht durch eine entsprechend

niedrige Temperatur ausgelost werden kann.

Die Phasenumwandlung nimmt durch mehrere Effekte eine wichtige Rolle ein. Einerseits
wirkt der gebildete Martensit risshemmend, da es durch die Phasentransformation zu
einer Volumenexpansion kommt und so Druckspannungen auf die Rissflanken
aufgebracht werden [74]. Andererseits wird durch den anwesenden Wasserstoff global
leichter Martensit gebildet, da der Wasserstoff zu einer Verringerung der

Stapelfehlerenergie fiihrt (siehe Kapitel 2.3).
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Tabelle 3: Temperatur zur Phasenstabilitat sowie Chrom- und Nickeldquivalente fiir die Werkstoffe

X2-9 und X2-12.
Ms (nach [29]) Maso (nach Nix (nach[25]) Cri SFE ¥ (nach
[°C] [301) [°C] [-] (nach[25]) [-]  [32]) [m]/m?]
X2-9 -82,59 -48,64 10,35 18,88 21,52
X2-12 (-276,86) -111,99 13,72 18,54 41,86

Bei dem Werkstoff X3CrNiMo13-4 (X3, [206]) handelt es sich um einen in dem Vorganger-
projekt [8] verwendeten, kommerziell erworbenen und rein martensitischen Edelstahl.
Dieser wurde bei der Saarschmiede GmbH einer Warmebehandlung (1.000 °C, 0,5 h, luft-
gekiihlt, 560 °C, 4h, luftgekiihlt) mit dem Ziel unterzogen, eine gegeniiber dem
Ausgangszustand abgesenkte Dehngrenze unterhalb von 827 MPa einzustellen. Das
Vorgéngerprojekt untersuchte mit Hilfe dieser Warmebehandlung, ob ein martensitisches
Gefiige oder eine hohe Streckgrenze Ausloser fiir eine erleichterte wasserstoffinduzierte
Schadigung bilden, was beides in der Literatur gemutmafit wird (siehe Kapitel 2.1.3.3).
Alle Probenrohlinge wurden aus dem Grundmaterial mittels Funkenerosion

herausgetrennt und spanend in die endgiiltige Probenform (Kapitel 3.3) tiberfiihrt.

Die durchschnittliche Korngrofe liegt bei 72 um fiir den X2-9 und bei 81 pm fiir den
X2-12 [8]. Eine reprasentative Mikrostruktur ist in Abbildung 36 dargestellt, die chemische
Zusammensetzung der Werkstoffe geht aus Tabelle 4 hervor. Fiir den X3 lasst sich auf

Grund der martensitischen Gefiigestruktur keine eindeutige Korngréfe ermitteln.

100pm

Abbildung 36: Reprasentative Mikrostrukturen der untersuchten Werkstoffe a) X2-9 , b) X2-12 und
c) X3.
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Tabelle 4: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Werkstoffe in [Masse-%], [8].

[%]/ . . .
C Si Mn P S Cr Mo Nb Ni Ti N

Werkstoff

X2-9 0,014 053 1,71 0,010 0,009 1805 0,02 0,01 907 0,005 0,016

X2-12 0016 048 1,75 0,012 0,008 1814 0,02 001 1236 0,005 0,017

X3 0023 042 061 0018 0,001 1238 0,368 - 441 0,004 -

3.2 Verfahren zur Analyse der Werkstoffmikrostruktur
3.2.1 Konfokales Lasermikroskop

Die Probenoberflichen der Ermiidungsproben wurden mit Hilfe des Licht- und Laser-
mikroskops der Marke Olympus Modell LEXT OLS4000 untersucht. Mit diesem
konfokalen Laser-Scanning Mikroskop ist eine Aufldsung von 0,01 um sowie
Vergroierungen von 108:1 bis zu 17280:1 moglich [207]. Zur Bilderzeugung wird ein
Laserstrahl in Zeilen und Spalten {iber die Oberfldche gerastert, wobei die Laserstrahlen
von dem bestrahlten Bereich punktférmig reflektiert werden. Diese passieren die
Objektiv- und Tubuslinse und werden durch die Lochblende fokussiert. Bei korrekt
eingestellten Abstand zwischen der Tubuslinse und der Lochblende befinden sich der
reflektierende Punkt und der mittig in der Lochblende sitzende Punkt zur gleichen Zeit
im Fokus, wovon konfokal abgeleitet wird. Ausschliefllich im Brennpunkt der Lochblende
liegende Signale werden detektiert, wahrend auflerhalb der Fokusebene liegende
Informationen ausgeblendet werden, sodass ein Gesamtbild der Probenoberflache aus
zusammengesetzten Punktabbildungen besteht. Das fiir diese Arbeit genutzte Mikroskop
rastert die Probenoberflache nicht nur in einer Ebene ab, sondern erhoht deren
Tiefenschérfe bzw. ermdglicht deren dreidimensionale Abbildung, da durch das
Abrastern Schichtaufnahmen erstellt und zusammengesetzt werden. Durch dieses

Merkmal konnen mikrostrukturelle Verdnderungen an der Oberfliche, wie
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heraustretende Gleitbander nicht nur dargestellt, sondern in ihrer Hohe quantifiziert

werden.

3.2.2  Rasterelektronenmikroskop

Neben der konfokalen Lasermikroskopie konnte im Rahmen dieser Arbeit zur hoch-
auflosenden Abbildung der Probenoberflichen, der Detektion von Phasen, Korn-
orientierungen sowie zur TEM-Probenpriparation ein hochauflésendes Focused Ion
Beam-System (FIB) des Typs Helios Nanolab 600 der Firma FEI genutzt werden. Die
Auflosung der Elektronenoptik, welche mit einer Feldemissionskathode ausgestattet ist,
betrdgt 0,9 nm bei einer Beschleunigungsspannung von 15 kV und 1,4 nm bei 1 kV. Die
genutzte lonenoptik steht im 52° Winkel zum Elektronenstrahl und weist eine Auflésung
von 5 nm bei einer Beschleunigungsspannung von 30 kV auf. Die Ionenoptik kann neben
der Kontrasterzeugung auch zum Abtragen von Material an der eingebauten Probe
genutzt werden. So konnen gezielt charakteristische, mikrostrukturelle Bereiche einer
Probe enthommen werden. Der Prozess der TEM-Probenpréaparation mittels FIB-Technik

wird in Kapitel 3.3.4 ausfiihrlich beschrieben.

3.2.3  Transmissionselektronenmikroskop

Zur transmissionselektronischen Analyse verschiedener Probenzustande in Hinblick auf
ihre wasserstoffabhdngigen Versetzungsanordnungen wurde ein Transmissions-
elektronenmikroskop (TEM) des Typs Talos F200X des Herstellers FEI genutzt. Im
Gegensatz zur Rasterelektronenmikroskopie wird hierbei eine Probe durchstrahlt, wobei
die Bildgebung unterhalb der Probe auf einem Phosphorschirm stattfindet. Die
Beschleunigungsspannung betrdgt bis zu 200kV, womit im STEM Modus eine
Hochauflosung von 0,16 nm erreicht werden kann. Die theoretische Funktionsweise eines

TEMSs wurde in Kapitel 2.1.4.5 erldutert.
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3.3  Materialpriifsysteme, Probengeometrien und —priparation
3.3.1 Ermiidungsversuche
3.3.1.1 Probenpraparation

Die Ermiidungsproben aller untersuchten Werkstoffe wurden den zugelieferten
Halbzeugen durch Drahterodieren und Frdsen entnommen. Durch die mechanische
Fertigung der Probenrohlinge kommt es bei den X2-9 und X2-12 Proben zu verformungs-
induziertem o-Martensit an der Probenoberflache. Um diese Werkstoffe mit zu Beginn
der Ermiidungsversuche rein austenitischem Gefiige untersuchen zu kénnen, wurde die
Probenoberflache genauso wie die des X3-Werkstoffs mit den o’-Martensitbereichen
sowohl durch hindisches Schleifen und Polieren (SiC Schleifpapier, Kérnung bis 4000)
sowie durch daran anschliefende elektrochemische Politur abgetragen. Der dabei
verwendete Elektrolyt besitzt folgende Zusammensetzung: 70 Vol-% Ethanol, 12 Vol-%
destilliertes Wasser, 10 Vol-% Diethylenglukol, 8 Vol-% Perchlorsdure (70 %). Bei einer
Elektrolyttemperatur von -10 °C bis -20 °C und einer Spannung von ca. 12 V wurde fiir 3-

4 Minuten poliert.

3.3.1.2 Einbringung von Kerben

Um den Ort der Rissinitiierung vorzugeben und so ausschliefSlich das Risswachstum
betrachten zu konnen, wurden innerhalb einer X2-9 Versuchsreihe seitlich Kerben in die
bereits gefraste Flachprobe eingebracht. Dazu finden sich diverse Methoden in der
Literatur, wobei sich als aufwandigste Methode das Strukturieren der Oberfliche mittels
FIB (siehe Abbildung 37, [208]) nennen lasst, bei der zielgenau eine Kerbe mittig in die
Probe eingebracht wird. Auch das einfache Einbringen von Kerben mittels Rasierklinge

[7, 209] oder das Anbohren [5] von Ermiidungsproben wird in der Literatur behandelt.
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Abbildung 37: Mittels FIB eingebrachte Kerbe in der Aluminiumknetlegierung EN-AW 6082, [208]

Fiir eine der X2-9 Versuchsreihen wurden runde Erodierkerben (mittels herkommlicher
Drahterodiermaschine) und scharfe Rasierklingenkerben (Eigenbau Kerbapparatur) in die
Miniaturproben eingebracht. Hierbei erfolgt die Spannungsiiberhdhung gegeniiber der
ungekerbten Probenform fiir die Erodierkerben um einen Faktor von ke=1,2 und um kr=1,8
fiir den mit Rasierklingen eingebrachten Kerb (mittels Finiter Elemente Methode
ermittelt). Bei der hier verwendeten Eigenbau-Kerbapparatur, entwickelt im Rahmen
einer Bachelorarbeit durch M. Sacakli [210] (Abbildung 38), handelt es sich um eine Micro-
controller-gesteuerte Anlage, die eine Rasierklinge schrittweise (um-genau) in die Probe
fahrt. Dabei gleitet die Probenaufnahme fiir ein festes Zeitintervall unter der Rasierklinge
vor und zuriick. Am Ende eines solchen Zyklus fahrt die Rasierklinge um einen weiteren
Schritt tiefer in Probenrichtung. Dieser Vorgang wiederholt sich bis die voreingestellte

Kerbtiefe erreicht ist.

Bei der Entwicklung des Systems wurde darauf geachtet, dass die verwendete
Rasierklinge nicht als Schneidmedium, sondern ausschlieflich als Trager fiir eine
Diamantsuspension (9 um Koérnung) dient. Hierdurch kann die Kerbe, ohne
Druckeigenspannungen zu erzeugen, in die Probe eingebracht werden. Dies ist vor allem
fir den hier vorgestellten metastabilen austenitischen Edelstdhlen wichtig, da die
Ermiidungsproben vor Versuchsstart frei von einer martensitischen Phase sein sollen.
Martensit wiirde sich bei einem direkten Kontakt mit der Rasierklinge durch die

wirkenden Spannungen bilden. Zur Verifizierung der Prdparationsapparatur wurden
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diverse Geschwindigkeiten der Probenaufnahme sowie Zeitintervalle zur vertikalen
Zufiihrung der Rasierklinge getestet. Daran anschliefend wurde der Kerbbereich mittels
EBSD-Scan untersucht, wobei keine martensitische Umwandlung festgestellt werden

konnte.

Abbildung 38: a) Kerbapparatur, b) Vergroerung der Probeneinspannung und der Rasierklinge,

c) Erodierkerbgeometrie und d) Rasierklingenkerbgeometrie.

3.3.1.3 Servohydraulische Universalpriifmaschine

Die Dauerschwingversuche wurden mit Hilfe einer servohydraulischen Universalpriif-
maschine des Herstellers MTS (Typ 810 mit einer 100 kN Kraftmessdose) durchgefiihrt.
Diese ermdglicht durch den an der Universitdt Siegen entwickelten Vakuumrezipienten
Versuche in Hochvakuum (Vakuumwerte bis 5x10° mbar), um das Ermiidungsverhalten
von Proben ohne den Einfluss einer Atmosphére zu charakterisieren. Die ausfiihrliche
Beschreibung des Systems ist in den Arbeiten von Kleffmann [211] und Fischer [212] zu
finden. Fiir die Ermiidungsversuche wurde eine runde Probenform (Abbildung 39) mit
»Shallow-Notch”-Einkerbung auf der Vorderseite genutzt. Diese Kerbe ermoglicht eine
Beobachtung mittels Fernfeldmikroskop, um die Entstehung und das Wachstum von
mikrostrukturell kurzen Ermiidungsrissen in-situ zu beobachten. Eine Dehnungsmessung
mit Hilfe eines Extensiometers oder Dehnungsmessstreifens konnte aufgrund der
verwendeten Probenform, die ausschliefilich der Initiilerung und Beobachtung kurzer

Ermiidungsrisse diente, nicht durchgefiihrt werden.
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Abbildung 39: Probengeometrie der Servohydraulikprobe mit einseitiger ,Shallow-Notch”.

3.3.1.4 In-situ Miniaturpriifmaschine

Die Ermiidungsversuche wurden ebenfalls mit Miniaturproben (Abbildung 40) an einer
elektromechanischen Miniaturpriifmaschine (Abbildung 41) durchgefiihrt, welche mittels
Kammererweiterung in ein Rasterelektronenmikroskop vom Typ Philips XL30 LaBs
eingebaut wurde. Die Miniaturpriifmaschine wird von einem Piezoaktuator betrieben
und kann sowohl wechselnd als auch zugschwellend eingestellt werden. Die fiir
wechselnde Belastung notwendige Positionierung des Piezoaktuators auf halber
Auslenkung fiithrt zu einer Vorspannung der Tellerfedern. Der Piezoaktuator iibt damit
Zugspannungen auf die Probe aus, die Tellerfedern bei Entlastung des Piezoaktuators
hingegen Druckspannungen. Dabei kann eine maximale Gesamtauslenkung von 140 um
erreicht werden. Die Proben werden mit Niederhaltern biegefrei zwischen dem
Grundkorper und einem Schlitten am Lastrahmen gespannt. Die Priiffrequenz von
maximal 35 Hz und die Maximalspannung von 390 MPa wird kraftgeregelt aufgebracht.
In der Arbeit von Roth [74] wird die Entwicklung der Priifmaschine ausfiihrlich

beschrieben.

Um neben Vakuum-Referenzproben auch wasserstoffbeladene Proben an Laborluft
ermiiden zu konnen, wurde die Miniaturpriifmaschine auflerhalb ihrer Kammer-

erweiterung an das konfokale Laser-Mikroskop adaptiert. Die Versuchsfithrung wurde
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quasi in situ durchgefithrt, wofiir in festen Intervallen (5.000 Zyklen) Bilder der
Probenoberfliche aufgenommen und spater fiir die Rekonstruktion der Rissinitiierung

und des Rissverlaufs ausgewertet wurden.
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Abbildung 40: Probenform der Miniaturpriifmaschine.
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Abbildung 41: Aufbau der elektromechanischen Miniaturpriifmaschine.
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3.3.2  Zyklische Indentierungsversuche

Indentierungsversuche mit 10 Zyklen, PhyBaL-Methode

Zur Charakterisierung des zyklischen Verformungsverhaltens der Materialien wurden
zyklische Indentierungsversuche mit einem Fischerscope H100C (Microindenter) und fiir
eine hohere Auflosung mit einem Hysitron Triboindenter (Nanoindenter) durchgefiihrt.
Die im folgenden beschriebene Messmethode ist unter dem Begriff PhyBaL bekannt (siche
auch Kapitel 2.2.4) [115, 117, 118]. Beide Priifgerdte ermoglichen eine kontinuierliche
Messung der Indentierungstiefe h und der Indentierungskraft F. Bei den zyklischen
Indentierungsversuchen mit dem Fischerscope H100C wird das Material durch einen
Vickers-Eindringkorper mit einer Frequenz von 0,083 Hz und einer maximalen
Indentierungskraft von 1 N zyklisch belastet, wahrend bei dem Hysitron Triboindenter
eine Frequenz von 1 Hz mit einem Berkovich-Indentierungskorper und eine maximale
Belastung von 5 mN aufgebracht wurde. Ab dem zweiten der insgesamt zehn Zyklen
kann eine F-h-Hystereseschleife aufgenommen werden [115, 117, 118]. Gemafs der
plastischen Dehnungsamplitude ¢ap, die mittels Spannung-Dehnung-Hystereseschleifen
der Indentierungsversuche bestimmt wird, ist die halbe Breite bei mittlerer Belastung
definiert als die plastische Indentierungstiefenamplitude hap (sieche Abbildung 42 a), mit
der das zyklische Verformungsverhalten der Werkstoffe beschrieben wird [115, 117, 118].
Die Werte von hapwerden in Abhangigkeit von der Anzahl der Zyklen dargestellt und die
resultierenden hap-N-Kurven analysiert (siehe Abbildung 42 b). Ab dem 5. Zyklus weist
die hap-N-Kurve eine Anderung der Steigung auf, was darauf hindeutet, dass makro-
plastische Verformungsprozesse gesattigt sind und mikroplastische Verformung das
zyklische Verformungsverhalten der Materialien dominiert [115, 117, 118]. Dariiber
hinaus kann das Verhalten nach dem 5. Zyklus durch eine Potenzgesetzfunktion hapn
GL. (27) beschrieben werden (siehe Abbildung 42 b), deren Exponent en als Verfestigungs-
exponent CHT bezeichnet wird [67-69]. Dariiber hinaus kann das Verhaltnis zwischen
dem zweiten und vierten Zyklus mit der Potenzgesetzfunktion hap 1(26) angenahert
werden, die die Differenz zwischen den gemessenen hap-Werten und hap 1 in diesem

System darstellt.

ha,p I=ha,p_ha,p II=aI'1\Ie[l (26)
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h, p =a N (27)

Da der hap --Wert Teil der Beschreibung der gesamten hap-N-Kurve ist und insbesondere
der lokal begrenzte mikroplastische Verformungsprozess im Mittelpunkt dieser Arbeit
steht, wird die Eindringtiefenamplitude hapu zur Charakterisierung des zyklischen Ver-
formungsverhaltens der Werkstoffe eingesetzt. Je steiler die Steigung der hap-N-Kurve ist,
desto starker zeigen sich Verfestigungsprozesse, die im Werkstoff bei den zyklischen
Indentierungsversuchen auftreten. Folglich stellt eine steilere Steigung ein hoheres
zyklisches ~ Verfestigungspotential ~des Werkstoffs dar. Da der zyklische
Verfestigungsexponent CHT en die Steigung der hap-N-Kurve ab dem 5. Zyklus
beschreibt, wird er als Referenzwert fiir das zyklische Verfestigungspotenzial des Werk-
stoffs verwendet. Neben der Charakterisierung des zyklischen Verformungsverhaltens
aus dem 2. Zyklus kann die im ersten Indentierungszyklus beobachtete Indentierungstiefe
zur Bestimmung der Martens'hdrte (HM) des Werkstoffs und damit als Referenzwert fiir
die monotonen mechanischen Eigenschaften der Werkstoffe verwendet werden. Um
reprasentative Werte fiir en und die Martensharte (HM) zu erhalten, wird fiir jeden Werk-
stoffzustand eine Mindestanzahl von 40 zyklischen Mikroindentierungsversuchen durch-

gefiihrt.

Gemaf [118] wird bei Nanoindentierungsversuchen eine hohere Streuung der Ergebnisse
erwartet, da eine hohere Abhéngigkeit von mikrostrukturellen Inhomogenitaten im
Nanobereich besteht. Daher wurden die Nano-Eindring-Indentierungsversuche mit einer
Mindestanzahl von 100 Punkten fiir jeden Werkstoffzustand durchgefiihrt. In beiden
Priifansatzen wurden die Messpunkte mit einem solchen Abstand angeordnet, dass eine
Wechselwirkung verschiedener Eindringpunkte gemaf3 [213] ausgeschlossen werden
kann. Es ist zu beachten, dass bei zyklischen Eindringversuchen eine mehrachsige
Spannungsbedingung auf den Werkstoff angewendet wird, die zu einem kugelformig
plastisch verformten Volumen unter dem Indentierungskorper fiihrt, dessen Durch-

messer von der Indentierungsdiagonale abhangt [119 bis 121, 214].
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Abbildung 42: Schematische Beschreibung von a) Indentierungshystereseschleife mit Definition
der plastischen Indentierungstiefenamplitude hap und b) hap-N-Kurven, die bei zyklischen

Indentierungsversuchen nach [67-69] erhalten wurden.

Indentierungsversuche mit 800.000 Zyklen

Zusatzlich wurden dynamische Nano-Indentierungsversuche bei Zyklen weit tiber die
zehn Zyklen des PhyBaLcur-Ansatzes und bei deutlich geringeren Indentierungskréften
durchgefiihrt. Daher ermdglichen diese Ergebnisse die Charakterisierung der zyklischen
Eigenschaften der Werkstoffe auf der Nanoskala. Dabei wird der Indentierungskdrper mit
einer quasistatischen Last von 100 uN belastet, die von einer sinusférmigen Amplitude
von 80 uN mit einer Frequenz von 220 Hz fiir eine Stunde {iberlagert wird, was
8x10° Zyklen entspricht. Bei diesen Indentierungsversuchen ist eine Messung der
gesamten Indentierungstiefe nicht moglich. Durch die Bestimmung des Kontaktmoduls
zu Beginn der Priifungen und die kontinuierliche Erfassung der Steifigkeit kann jedoch
die Auslenkungsamplitude ermittelt werden. Basierend auf diesem Priifprinzip konnte
kein signifikanter Einfluss eines thermischen Drifts auf die Priifergebnisse beobachtet
werden. Neben dem Fortschritt wurden mit der MatLab-Funktion (findchangepts) abrupte
Anderungen der Auslenkungsamplitude bestimmt und gemag Faisal et al. [215] zur
Charakterisierung der Verformungsprozesse im Nanobereich verwendet. Um statistisch

zuverldssige Daten zu liefern, wurden die Versuche an zehn verschiedenen Punkten der
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Probe wiederholt, welche zur Vermeidung von Wechselwirkungsphanomenen

mindestens 100 pum voneinander entfernt lagen.

3.3.3  Wasserstoffmessung und Wasserstoffvorbeladung
3.3.3.1 Wasserstoffkonzentrationsmessung

Der Wasserstoffanalysator der Firma Leco Typ H836 wurde zur Messung des zuvor in
den Werkstoff eingelagerten Wasserstoffs genutzt. Die zu analysierenden Proben sollen
im Falle von Stdhlen ein ungefidhres Gewicht von 1 g aufweisen, was einer Grofie von
8 x4 x4 mm? entspricht. Die Probe wird in einen Grafittiegel gegeben, welcher durch
einen Widerstandsofen derart aufgeheizt wird, dass die Probe darin aufschmilzt. Hierbei
kommt es zu einem Ausgasen der Probe, wobei der zuvor im Stahl geloste Wasserstoff als
Wasserstoffgas entweicht und durch ein Trdgergas (Argon) weitertransportiert wird.
Durch das Durchstromen eines aufgeheizten Reagenzes wird das Wasserstoffgas (H2) zu
Wasser (H20) umgewandelt, welches im Anschluss iiber eine Infrarot-Messzelle
transportiert wird. Diese gibt den Wasserstoffgehalt als Wasserstoffkonzentration in parts

per million (wppm) aus [216].

3.3.3.2 Wasserstoffvorbeladung

An der Materialpriifungsanstalt der Universitat Stuttgart (MPA) wurden die in dieser
Arbeit untersuchten Wasserstoffproben in einem Autoklav mit Wasserstoff vorbeladen
(473 K, 180 bar Hz). Die Reinheit des verwendeten Wasserstoffgases betrug 99,9999%, was
dem Reinheitsgrad 6.0 entspricht. Um die Wasserstoffvorbeladung reproduzierbar und
mit entsprechenden Wasserstoffgehalten durchzufiihren, wurden zu Beginn des
Forschungsvorhabens definierte Probenvolumina (4x4x8 mm?® Wiirfel, 1 g Masse, siehe
Abbildung 43) tiber verschiedene Zeitrdume an der MPA vorbeladen und in einem

Kryogenbehilter bei 87 K zwischengelagert.
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Abbildung 43: Riegelférmige Beladungsproben mit 1 g Unterteilung.

Wie im vorangegangen Kapitel beschrieben, wurde der Wasserstoffgehalt an der
Universitdt Siegen ermittelt. Dies geschah sowohl direkt nach der Beladung, um den
Eingangswert zu bestimmen als auch in festen Intervallen nach zwei, vier und acht
Wochen (bei Raumtemperatur) um eine Effusion des Wasserstoffs zu charakterisieren.
Hierbei konnte innerhalb der Messtoleranz keine Wasserstoffeffusion ermittelt werden.
Durch die Beladung aus der Gasphase wurden in den X2-9 ca. 25 wppm und in den X2-12
ca. 37 wppm Wasserstoff eingebracht. Es zeigte sich, dass bei der Lagerung selbst iiber
mehrere Monate an Laborluft im Falle der austenitischen Edelstdhle keine signifikante

Wasserstoffeffusion nachzuweisen ist.

Neben der Wasserstoffbeladung aus der Gasphase wurden die rein martensitischen
Proben als Vergleich zu einer Gasbeladung mittels elektrochemischer Beladung mit
Wasserstoff beaufschlagt. Diese Beladung erfolgte am Lehrstuhl selbst. Dafiir wurden die
Proben im ersten Arbeitsschritt mit Nickel beschichtet, um zum einem den Einfluss des
Elektrolytes auf die Oberfliche zu minimieren und zum anderen die Bildung einer
Passivschicht zu verhindern. Die eigentliche elektrochemische Wasserstoffbeladung
wurde im Anschluss durchgefiihrt. Hierzu wurde als Elektrolyt verdiinnte Schwefelsaure
genutzt. Diese besaf$ eine Konzentration von 1 mol/l [135, 217] . Der Elektrolyt wurde auf
einer Temperatur von 50 °C gehalten, wahrend ein Potentiostat eine Stromstirke von

1,1 mA pro cm? bereitstellte, wobei die Probe fiir einen Zeitraum von 3,5 h beladen wurde.
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3.3.4 TEM Proben Priparation

Die Praparation der TEM-Proben erfolgte aus Proben der jeweiligen Lieferzustande der
Werkstoffe sowie aus zuvor getesteten Ermiidungsproben. Diese Ermiidungsproben
stammten aus den Rissausbreitungsversuchen, in denen der Einfluss von zuvor
eingelagertem Wasserstoff untersucht wurde. Je nach Probenvolumen wurden die TEM-
Proben konventionell (Lieferzustand und grofle Proben aus Versuchen an dem
servohydraulischen Priifsystem) sowie mittels Focused Ion Beam (FIB) prapariert. Die

folgenden Abschnitte erklaren die jeweiligen Arbeitsschritte.

3.3.4.1 Konventionelle Praparation

Die Probenentnahme aus den Servohydraulikproben geschah entweder senkrecht oder
parallel zur zuvor eingebrachten Belastung (Abbildung 44). Hierbei wird eine auto-
matische Prizisionssdge verwendet, ein sehr geringer Vorschub eingestellt und eine
Scheibe von 1,5 mm Dicke abgetrennt, um Verformungen und damit Verfalschungen der
Analyse auszuschliefien. Hieran schliefit das manuelle Schleifen mittels SiC Schleifpapier
(Kornung bis 4000) an, wobei die Probe von beiden Seiten gleichméafig und druckfrei bis
zu einer Dicke von 80 — 100 um geschliffen wird. Aus den entstandenen Folien werden
3mm im Durchmesser messende Scheiben ausgestanzt, welche im Anschluss mittels
elektrochemischen Diinnen in der Praparationsanlage der Firma Struers, TypTenulPol-5,

bis zur Elektronentransparenz gediinnt wurden.

parallel

Abbildung 44: Entnahmerichtungen der konventionellen TEM-Lamellen.
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Die Prozessparameter des elektrolytischen Diinnens hangen stark von dem jeweiligen
Material und Elektrolyt ab, weshalb eine entsprechende Polierspannung und Stromdichte
bestimmt werden musste (siehe Tabelle 5). Wahrend zu hohe Polierspannungen zu
Pittingbildung auf der Probenoberfliche fiihren, kommt es bei zu niedrigeren
Spannungen zum Andtzen der Proben. Der Materialabtrag beim elektrochemischen
Diinnen findet durch das Auftreffen einer negativ geladenen Elektrolytlosung auf beiden
Seiten der Probe (,twobeam jet”) statt. Durch eine in die Steuerung eingebaute
Leuchtdiode wird der Prozess bei einem erreichten Lichtstopwert, also einer zuvor

eingestellten Lichtintensitdt, abgebrochen, sobald ein Loch erzeugt wurde.

Tabelle 5: Parameter beim elektrochemischen Diinnen der untersuchten Werkstoffe.

Werkstoff Elektrolyt Lichtstoppwert
Zusammensetzung Temperatur [°C] | Flussrate
X2-9 90 vol.% Essigsaure 14 33 250

10 vol.% Perchlorsdure

X2-12 90 vol.% Essigsdure 14 33 250

10 vol.% Perchlorsdaure

X3 75 vol.% Methanol 0 20 250

20 vol.% Glycerin

5 vol.% Perchlorsdaure

3.3.4.2 Préaparation mittels Focused Ion Beam-Technik

Mittels der Focused Ion Beam-Technik (siehe Kapitel 3.2.2) wurden TEM-Proben
entnommen und elektronentransparent prapariert, welche aus den Miniaturproben der
Ermiidungsversuche stammten. Diese Praparationstechnik erlaubt es, in exakt definierten
Bereichen einer Ermiidungsprobe (,,Shallow-Notch”-Probe) TEM-Proben zu entnehmen
und so gezielt Orts- und Richtungsabhangigkeiten zu untersuchen. So kénnen TEM-
Proben unmittelbar vor oder auch in Rissspitzen entnommen werden, um zum Beispiel

Versetzungsanordnungen  darstellen zu  kdnnen.  Durch  vorangeschaltete
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Oberflichenscans  (REM, EBSD) wurden fiir die Charakterisierung des
Ermiidungsverhaltens interessante Bereiche ausgewahlt (Abbildung 45a), wobei

Abstande zur ausgebildeten Rissspitze und Richtungen variiert wurden.

Vor dem eigentlichen Schneidprozess wird die zu entnehmende Stelle mittels einer Platin-
schicht (mittels Gasinjektionssystem (GIS)) vor den oberflichenmanipulierenden
Gallium-Ionen geschiitzt. Mit der im System eingebundenen Software AutoTEM G2 wird
die rechteckig abgeschiedene Platinschicht erkannt und mittels Kreuzen fiir die
nachgeschalteten Prozesse markiert (Abbildung 45 b). Die Software steuert den Gallium-
Ionenstrahl und ,grabt” einen 1,5 um dicken Bereich mittig zwischen den zuvor
eingebrachten Kreuzen frei (Abbildung 45c). Sowohl der Grobschnitt als auch der
Polierprozess der Probenoberfliache finden automatisiert statt. Die nun noch in ihrem
,Krater” festsitzende Probe wird mittels ,, U-Cut” an den Seitenflachen und der Unterseite
freigeschnitten. Bevor der letzte Schnitt gesetzt wird, muss der Mikromanipulator an der
Probe positioniert und mittels kleiner Platinabscheidungen befestigt werden.
Anschliefend wird die Probe komplett freigeschnitten, wonach sie an dem Manipulator
hingt (Abbildung 45 d) und aus ihrem Krater gehoben sowie an ein entsprechendes
Transportgrid transportiert und fixiert (Abbildung 45 e und f) werden kann. Um eine
Elektronentransparenz zu erreichen, wird die herausgetrennte Lamelle beidseitig
gediinnt, indem sie abwechselnd um wenige Grad gekippt und mit dem Ionenstrahl
gestreift wird. Die Beschleunigungsspannung des Ionenstrahls wird beim Diinnen (bis zu
einer Probendicke von 200 nm) von 30 kV sukzessive mit abnehmender Probendicke bis
auf 5kV reduziert. Das daran anschlieSende Polieren (,finishen”) wird bei einer
Beschleunigungsspannung von 2 kV durchgefiihrt. Beiden Praparationsschritten ist der
finale Transport und das Einbauen der Proben in einen Doppelkipphalter fiir die
Untersuchung im TEM gemein. Mit diesem Halter lassen sich Proben um bis zu 30 Grad

kippen, um neigungsabhingig Strukturen charakterisieren zu konnen.
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(a) Rissspitze (b) Platinschicht mit mill fiduci- (c) Vorgeschnittene Lamelle
als

B

(d) An Lamelle befestigte Mani- (¢) Am Grid befestigte Lamelle (f) Am Grid befestigte Lamelle
pulatornadel im Elektronenfenster im Ionenfenster

Abbildung 45: Schematischer Ablauf der TEM-Probenpraparation mittels FIB [218].
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4 Ergebnisse

In diesem Kapitel werden die mit den artverschiedenen Edelstdhlen X2-9, X2-12 und X3
durch Ermiidungsversuche, Indentierungsversuche sowie TEM-Charakterisierung

generierten Ergebnisse dargestellt.

Da alle drei Werkstoffe in unterschiedlichen Halbzeugformen vorlagen sowie unter-
schiedliche Eigenschaften besaflen, konnten nicht alle Werkstoffe mit den gleichen
Versuchsapparaturen getestet und charakterisiert werden. So war die Versuchstechnik bei
dem X2-9 aufgrund des geringen Chargenmaterials auf die Miniaturprobengrofie
beschrankt. Aus diesen Ermiidungsproben wurden im weiteren Verlauf
Indentierungsproben sowie TEM-Proben entnommen. Wahrend die beiden
austenitischen Edelstahle X2-9 und X2-12 an Laborluft sowohl in beladenen und
unbeladenen Zustand getestet wurden, konnte der X3 zusétzlich auch in Vakuum getestet
werden. Versuche mit dem X2-9 in Vakuum blieben ergebnislos, da die erreichbare Kraft
und Auslenkung der Miniaturpriifmaschine nicht zu einer Rissinitiierung in Vakuum

fiihrte.

Auf Grund der starken Streuung in den Risswachstumskurven des X2-12 wurde dieser im
Verlauf dieser Arbeit nicht weiter beriicksichtigt, sodass Experimente mit z.B.
vorgekerbten Proben nur mit dem X2-9 durchgefithrt wurden. Die TEM-
Charakterisierung konnte nur bei den beiden austenitischen Werkstoffen ausfiihrlich
durchgefiihrt werden, da sich der X3 durch zu starke Beugungskontraste fiir eine

detaillierte Betrachtung als unbrauchbar erwies.

4.1  Rissinitiierung

Die Beobachtung des Risswachstums erfolgte in situ mittels Fernfeldmikroskop sowohl an
,,Shallow-Notch” Proben in der servohydraulischen Priifmaschine als auch an Miniatur-
proben an der Miniaturpriifmaschine mit Hilfe des Lasermikroskops und des Raster-

elektronenmikroskops alle 2.500 bis 5.000 Zyklen. Dabei wurde der jeweilige Kerbgrund



84 Ergebnisse

nach Rissen abgesucht, da hier durch die Probengeometrie das Spannungsmaximum

auftritt und so die Rissinitiierung auf diesen Bereich lokalisiert wird.

Die Identifizierung der Rissinitiierung konnte bei den quasi in situ Versuchen nicht in
Echtzeit erfolgen, da sich die bildenden Risse in einem so grofien Bereich wie dem
Kerbgrund zunédchst nicht von der umliegenden, durch die Ermiidung ausgebildete
Topografie unterscheiden. Durch die kontinuierliche Beobachtung und Aufnahme der
Oberflache konnte aber nach eindeutiger Identifizierung eines Risses in den Aufnahmen
zuriickgegangen und so die Rissinitiierung detektiert werden. Die so detektierten Risse
konnten ab einer Lange von ca. 10 um erfasst werden. Dieses Vorgehen bringt fiir die
austenitischen Edelstdhle den Nachteil mit sich, dass zum Zeitpunkt der Risserkennung
keine Unterscheidung mehr méglich ist, ob der Riss in gebildeten Martensit beginnt oder
die Martensitbildung durch eine hohe plastische Verformung an der Rissspitze begiinstigt

wird.

4.1.1 Austenitischer Edelstihle

Die Risse in allen untersuchten metastabilen Austeniten X2-9 und X2-12 initiieren
unabhdngig von einer Wasserstoffbeladung an in der Literatur beschriebenen
Mikrostrukturorten ~ wie  Korngrenzen, Zwillingsgrenzen und  Gleitbdndern
(siehe Kapitel 2.2.1). Im Vergleich ist deren Haufigkeitsauspragung stark abhingig von
einer Wasserstoffvorbeladung. So initiieren Risse in unbeladenen Referenzproben
ungefdhr gleichverteilt in Gleitbandern (siehe Abbildung 46) und an Korngrenzen.
Demgegentiber initiieren Risse in mit Wasserstoff vorbeladenen Proben fast ausschliefilich
an Korngrenzen oder Korngrenzentripelpunkten. Selten wurde eine Rissinitiierungen an
Gleitbandern beobachtet. Korngrenzentripelpunkte sind durch das Zusammentreffen von
drei Korngrenzen in einem Punkt gekennzeichnet, was die Abbildung 47 anhand der
Rissinitiierung in einer vorbeladenen X2-12 Probe exemplarisch zeigt. Risse wachsen von
diesen Korngrenzentripelpunkten (Abbildung 47 a) in die umliegenden Kérner, wobei die
giinstigere Orientierung iiber die zuerst eingeschlagene Richtung entscheidet. Wahrend

die Zyklenzahl der Rissinitiierung bei den untersuchten X2-12 Proben nur wenig von einer
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Wasserstoffvorbeladung beeinflusst wird, zeigt sich bei den Untersuchungen an den
verschiedenen Zustanden des X2-9 eine deutlich frithere, wasserstoffinduzierte
Rissinitiierung (siehe folgendes Kapitel 4.2.1). Dariiber hinaus zeigte der X2-9 eine
Rissinitiierung bereits bei einer deutlich niedrigeren Spannungsamplitude. So lag die
Spannungsamplitude bei den Versuchen mit unbeladenen Referenzproben um 30 MPa

hoher als in Versuchen an vorbeladenen Ermiidungsproben.

Unabhingig von einer Wasserstoffvorbeladung initiierten bei jeder ermiideten Probe
mehrere kurze Risse im Kerbgrund, wobei in dieser Arbeit der priméar ausgebildete Riss
zur Beschreibung des Risswachstums iiber die Zyklen genutzt wird. Ein zweiter Riss in
direkter Nachbarschaft zu dem erst initiierten Riss ist ebenfalls in Abbildung 47 ¢

dargestellt.

Die Ergebnisse der Versuchsreihe des X2-9 mit definiert eingebrachten (scharfen) Kerben

werden beziiglich ihrer Rissinitiierung im Kapitel 4.2.1 dargestellt.

Abbildung 46: Exemplarische Darstellung einer Rissinitiierung in einem Gleitband einer

unbeladenen Referenzprobe(X2-12, an Luft getestet, Ag,=365 MPa, 66.000 Zyklen).
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Abbildung 47: Exemplarische Darstellung verschiedener Rissinitiierungen in einer mit Wasserstoff
vorbeladenen Probe (X2-12, vorbeladen an Luft getestet, Ac,=365 MPa, 44.000 Zyklen) a) an einem

Korngrenzentripelpunkt, b) in der Ubersicht und c) im Spannungsschatten des ersten Risses.
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4.1.2  Martensitischer Edelstahl

Auch in dem rein martensitischen Edelstahl X3 initiierten unabhéngig von einer
Wasserstoffvorbeladung (5 wppm wurden erreicht) mehrere Risse pro Probe im
Kerbgrund, teilweise sogar im gegenseitigen Spannungsschatten auf unterschiedlichen
Kerbhohen. Es ldsst sich in Bezug auf eine Wasserstoffvorbeladung kein Unterschied
beziiglich Rissinitiierungsort feststellen. Sehr eindeutig ist der Unterschied in der
durchschnittlichen ~ Zyklenzahl der Rissinitiierung. Diese liegt durch eine
Wasserstoffvorbeladung deutlich niedriger als bei den anderen getesteten Bedingungen.
Alle untersuchten Risse initiierten unabhangig von einer Wasserstoffvorbeladung inter-
kristallin zwischen Martensitnadeln. Dabei lassen sich sowohl Initiierungen von Rissen in
ehemaligen Austenitkornern zwischen Martensitnadeln als auch an ehemaligen Austenit-
korngrenzen finden. Die Abbildung 48 stellt exemplarisch die Rissinitiierung

(Markierung) an verschiedenen Mikrostrukturorten dar.

Abbildung 48: Exemplarische Darstellung der Rissinitiierung in X3-Ermiidungsproben (X3, an Luft

getestet, Ag,=665 MPa): a) Referenzzustand mit Rissinitiierung innerhalb eines ehemaligen
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Austenitkorns (Aufnahme bei 45.000 Zyklen) und b) Ha-vorbeladener Zustand mit Rissinitiierung

an einer ehemaligen Austenitkorngrenze (Aufnahme bei 60.000 Zyklen); jeweils nachgezeichnet.
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4.2 Risswachstum

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Ermiidungsversuche hinsichtlich ihres
mikrostrukturellen Risswachstums dargestellt. Im Fokus dieser Betrachtung stehen die
wasserstoffinduzierten Veranderungen des Risswachstumsverhaltens im LCF-/HCF-
Bereich. Untergliedert wird dieses Kapitel im Weiteren nach der Art der Rissinitiierung

(ungekerbt / vorgekerbt).

4.2.1 Austenitische Edelstihle
Natiirliche Rissinitiierung, ohne definiert eingebrachte Kerben

Dieses Kapitel stellt die Versuchsergebnisse der austenitischen Edelstahle X2-9 und X2-12
dar, welche eine natiirliche Rissinitilerung im Kerbgrund aufzeigten. Die
Ermiidungsproben wurden in unbeladenen Referenzzustand sowie mit Wasserstoff
vorbeladen charakterisiert, wofiir in Abstanden von 5.000 Zyklen Aufnahmen der Ober-
flachen angefertigt wurden. Alle durchgefiihrten Versuche fanden an Laborluft statt,
dariiber hinaus wurden drei Proben des X2-9 als unbeladene Referenzproben in Vakuum
ermiidet. Die Abbildung 49 stellt die beiden Werkstoffe X2-9 und X2-12 mit ihren Riss-
wachstumskurven gegeniiber. Aufgetragen ist hierbei die Risslinge a in um {iber die

Zyklenzahl N.

Die Proben des X2-9 (Abbildung 49 a) wurden zunichst sowohl an Laborluft als auch in
Vakuum (ca. 5-10° mbar) mit einer Spannungsamplitude von Ag, = 430 MPa ermiidet. Die
Ermiidungsversuche mit Referenzproben an Laborluft und Vakuum wurden bei einer
vorher definierten Grenzlastspielzahl von 70.000 Zyklen abgebrochen. Da hier keine Riss-
initilerung beobachtet werden konnte, wurden die Versuche als ,durchgelaufen”
gewertet. Diese ,Durchldufer” zeigten sowohl an Laborluft als auch in Vakuum
gleichermafien ein hohes Mafl an Martensitbildung, wobei eine deutlich starker
ausgepragte Gleitbandbildung an Laborluft beobachtet wurde als in Vakuum. Im

Weiteren wurden die Referenzproben an Laborluft mit einer Spannungsamplitude von
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Ac,=460 MPa ermiidet, mit welcher eine natiirliche Rissinitiierung beobachtet werden

konnte.
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Abbildung 49: Risswachstumskurven von a) X2-9 und b) X2-12; gemessen an vorbeladenen Proben
(gepunktet) und Referenzproben (durchgezogen). Spannungsamplituden X2-9-Referenz:
Ac/2=460 MPa, X2-9-H»: Ao,=430 MPa, Referenzzustand und beladener Zustand des
X2-12: Ag,=365 MPa.
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Die mit Wasserstoff vorbeladenen Proben aus X2-9 zeigten bereits bei 430 MPa ein friithes
Probenversagen, weshalb hier auf eine Erhthung der Spannungsamplitude verzichtet
wurde. Der spite Beginn der Risswachstumskurven liegt darin begriindet, dass die durch
die Gleitbandbildung stark plastifizierten Probenoberflichen eine hohere Auflésung des
Rissbeginns verhinderte. So ist zu erkldren, dass Risse in allen Proben bei einer relativ

spaten Zyklenzahl starten.

Die Kurven der mit Wasserstoff vorbeladenen X2-9 Proben zeigen sogar trotz der
geringeren Spannungsamplitude eine deutlich frithere Rissinitiierung als die bei einer
héheren Spannungsamplitude getesteten Referenzproben. Die erkennbare Rissinitiierung
der mit Wasserstoff vorbeladenen Proben beginnt im Durchschnitt in der Darstellung erst
bei deutlich liangeren Rissen, welche im Weiteren ebenfalls eine sehr viel hohere
Wachstumsrate aufweisen als unbeladene Referenzproben. Des Weiteren konnten Risse
in Referenzproben beobachtet werden, die ab einer Rissldnge von ca. 80 um eine sehr
geringe Risswachstumsrate aufweisen. Dem gegeniiber mussten einige Versuche mit
vorbeladenen Proben abgebrochen wurden, da innerhalb weniger hundert Zyklen die
Risswachstumsrate stark anstieg und so eine Rissanalyse nicht moglich gewesen wire,

ohne einen Bruch der Probe zu riskieren.

Die Versuche mit X2-12 Proben (Abbildung 49 b) wurden mit einer Spannungsamplitude
von Ag, =365 MPa durchgefiihrt, welche bei allen getesteten Proben innerhalb 5.000 bis
20.000 Zyklen zu einer Rissinitiierung fiihrte. Die Risswachstumskurven aller X2-12
Proben zeigen untereinander eine starke Streuung der Risswachstumsgeschwindigkeiten,
unabhingig von einer Vorbeladung mit Wasserstoff. So kann kein eindeutiger Trend
erkannt werden, der eine Verdnderung der Risswachstumsrate durch eine Wasser-
stoffvorbeladung der Proben aufzeigt. Sowohl hohe als auch niedrige
Risswachstumsraten lassen sich bei Rissen beider Probenzustinde beobachten, wodurch
ein Riickschluss auf Schddigungsmechanismen durch die reine Betrachtung der

Risswachstumsraten nicht méglich ist.

Die Abbildung 50 zeigt exemplarisch zwei Wechselverformungskurven des X2-12, in
denen der aufgenommene Traversenweg iiber die Zyklenzahl N aufgetragen ist. Bei

diesen exemplarischen Versuchen wurden keine Risswachstumsraten ermittelt, da
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ausschliefllich das Wechselverformungsverhalten dargestellt werden sollte. Beide Proben
wurden bis zum Bruch ermiidet, welcher in einem &hnlichen Zyklenbereich liegt (ca.
85.000 Zyklen). Bei ansonsten gleichem Wechselverformungsverhalten zeigt die
Referenzprobe im Vergleich zu der mit Wasserstoff vorbeladenen Probe eine langer

andauernde Rissausbreitung bis zum Bruch.
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Abbildung 50: Exemplarische Darstellung der Wechselverformungskurven des X2-12 in a) mit

Wasserstoff beladenen Zustand und b) unbeladenen Referenzzustand.

Das mikrostrukturelle Risswachstum wird stark von der lokalen Mikrostruktur
beeinflusst. So zeigt die Abbildung 51 exemplarisch die Risswachstumsgeschwindigkeit
eines Risses in einer mit Wasserstoff vorbeladenen Probe abhéngig von seiner Richtung,
aufgetragen iiber die Risslange. Es zeigt sich, dass ein mikrostruktureller Riss zu Beginn
(Rissinitiierung eingekreist) stark von lokalen Barrieren abhéangig wachst, sodass ein
charakteristisches ~ Oszillieren, also  Beschleunigen = und  Reduzieren der
Risswachstumsgeschwindigkeit, beobachtet werden kann. So reduziert sich die
Risswachstumsgeschwindigkeit im rechten Rissverlauf signifikant, wahrend sich die
Rissfront einem Zwilling (mit Pfeil markiert) ndhert. Die Risswachstumsgeschwindigkeit
nimmt an beiden Rissfronten ebenfalls stark ab, bevor sich die Rissfronten schlieSlich
aufspalten (mit Pfeilen markiert). Nach der Aufspaltung der Rissfronten nimmt die Riss-
wachstumsgeschwindigkeit wieder zu. Zu beachten ist, dass die Risswachstums-
geschwindigkeiten {iber Zyklenbereiche gemittelt wurden, wodurch der Einfluss der

Korngrenze im rechten Risspfad nicht gesondert charakterisiert werden kann.
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Abbildung 51: Exemplarische Darstellung der Risswachstumsgeschwindigkeit in einer
vorbeladenen X2-12 Probe (vorbeladen an Luft getestet mit Ac,=365MPa, 44.000 Zyklen,
Risslangenmessung alle 10.000 Zyklen bis 40.000 Zyklen, danach alle 1.000 Zyklen) auf linke und

rechte Rissfront aufgeldst.

Sowohl der X2-9 als auch der X2-12 zeigen eine verformungsinduzierte Martensitbildung
wihrend der Ermiidung, welche die Risswachstumsgeschwindigkeit und die Riss-
morphologie beeinflusst (siehe Kapitel 2.1.3). Dabei zeigt sich die Martensitumwandlung
in den X2-9-Proben (siehe Abbildung 52) starker als in den stabileren X2-12-Proben (siehe
Abbildung 53). Im Fall der X2-12-Proben iibt eine Vorbeladung mit Wasserstoff keinen
nennenswerten Einfluss auf die Martensitbildung wahrend der zyklischen Verformung

aus.

Die martensitische y 2 o’-Umwandlung findet in der plastischen Zone vor der Rissspitze
statt, exemplarisch anhand einer Referenzprobe des unbeladenen X2-9 in Abbildung 52
dargestellt. Der vor der Rissspitze gebildete Martensit fiihrt zu einem Umlenken der Riss-

richtung innerhalb eines Korns bis weiterer Martensit vor der Rissspitze gebildet wird und
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die Rissrichtung wieder umgelenkt (sieche Markierungen in Abbildung 52 a)) wird. So lasst
sich in der Abbildung erkennen, dass die Mikrostruktur wéahrend des mikrostrukturellen

Risswachstums einen starken Einfluss auf die Risswachstumsrichtung zeigt, die

Martensitbildung allerdings zu einem alternierenden Risswachstum fiihrt.

20 pm

Abbildung 52: Exemplarische Darstellung (X2-9, Referenzzustand an Luft getestet, Ag,=460 MPa,
45.000 Zyklen) eines a) Rissverlaufs und b) der Martensitbildung um den Rissverlauf (griin:

Martensit, rot: Austenit) sowie c) die IPF (inverse pole figure)-Darstellung um die Rissspitze.

50 um

Abbildung 53: Exemplarische Darstellung der Rissverldufe in a) einer vorbeladenen Probe (X2-12,
vorbeladen an Luft getestet, A6/2=365 MPa, 44.000 Zyklen) und c) einer Referenzprobe (X2-12, an
Luft getestet, Ag,=365 MPa, 66.000 Zyklen) sowie der zugehorigen Martensitbildung b) und d).
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Rissinitiierung durch definiert eingebrachte Kerben

Um fiir den X2-9 den Lebensdaueranteil der Rissinitiierungsphase zu verkiirzen bzw. fast
auf Null zu reduzieren, wurde die Rissinitiierung vorgegeben und entsprechende Proben
vor Versuchsbeginn eingekerbt (siehe Kapitel 3.3.1.2). Die Versuchsreihe (1 Hz, RT,
siehe Abbildung 54) wurden an mit Wasserstoff beladenen (26 wppm) und unbeladenen
Referenzproben durchgefiihrt, welche jeweils durch die zuvor beschriebene Proben-
praparationsmethoden scharf bzw. rund gekerbt wurden. Bei allen Proben betrug die
Nennspannungsamplitude Ag,=430 MPa. Um einen Vergleich zu den zuvor
durchgefiihrten, ungekerbten Versuchsreihen Abbildung 49 zu ermdglichen, wurden
exemplarische Risswachstumskurven von vorbeladenen Proben in das neue
Risswachstumsdiagramm eingefiigt (Kurven ohne Markierungen). Sehr deutlich ist zu
erkennen, dass Risse in rund gekerbten Referenzproben bei dhnlichen Lastspielzahlen
initiieren wie in ungekerbten Proben. Hierbei spielt es keine wesentliche Rolle, ob die
ungekerbten Proben unbeladen als Referenz oder mit Wasserstoff vorbeladen getestet
wurden. Aus den Versuchen geht ebenfalls hervor, dass Referenzproben auf scharfe
Kerben deutlich sensitiver reagieren als auf runde Kerben, was zu einer fritheren
Rissinitiierung fiihrt. Risse in rund gekerbten Wasserstoffproben initiieren unter gleichen
Bedingungen deutlich frither und weisen eine héhere Risswachstumsgeschwindigkeit auf
als Risse in entsprechenden Referenzproben. Es konnte zudem beobachtet werden, dass

in Referenzproben mit runden Kerben mehrere Risse im Kerbgrund initiierten.

Die Abbildung 55 zeigt exemplarische Rissverldufe in scharf gekerbten Proben. Eine
EBSD-Analyse nach dem Risswachstum blieb durch die sehr starke Plastifizierung der
Probenoberflache ergebnislos. Daher wurde fiir eine abschlieSende Rissbetrachtung eine
Bildzusammenstellung erstellt. Hierfiir wurden die abschlieSend mittels konfokalem
Lasermikroskop aufgenommenen Risse in die IPF-Darstellung eingefiigt, welche initial
bei 0 Zyklen aufgenommen wurde. Unabhéngig von einer Wasserstoffvorbeladung zeigt
sich in beiden Proben ein stetiger Wechsel von interkristallinen und transkristallinen
Risswachstum. Der Rissverlauf wichst in der mit Wasserstoff vorbeladenen Probe stérker
alternierend auf mehreren Gleitsystemen, wahrend der Riss in der Referenzprobe gréfere

Verzweigungen bzw. Nebenrisse aufweist.
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Abbildung 54: X2-9 Risswachstumskurven, gemessen an vorbeladenen Proben (gepunktet) und

Referenzproben (schwarz), Ac,=460 MPa.

Abbildung 55: Rissverldufe in vorgekerbten Ermiidungsproben des X2-9 im a) mit Wasserstoff

vorbeladenen Zustand (bei 2.500 Zyklen) und b) unbeladenen Referenzzustand (bei 4.000 Zyklen).
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4.2.2 Martensitischer Edelstahl

In diesem Kapitel werden die Versuchsergebnisse des martensitischen Edelstahls X3 hin-
sichtlich seines Ermiidungsrisswachstumsverhaltens dargestellt. Die Proben wurden
mittels der zuvor beschriebenen servohydraulischen Universalpriifmaschine ermiidet
und zeigten eine natiirliche Rissinitiierung im Kerbgrund. Das Risswachstum wurde

mittels Fernfeldmikroskop beobachtet und aufgenommen.

Die Abbildung 56 zeigt die Risswachstumskurven in Abhéangigkeit von verschiedenen
Einfliissen und stellt die Risslange a in um iiber die Zyklenzahl N dar. Alle Versuche
wurden kraftgeregelt mit einer Spannungsamplitude von Ag, = 665 MPa durchgefiihrt.
Um den Einfluss eines frequenzabhingigen Wasserstoffeffektes charakterisieren zu
konnen, wurden Referenzproben und mit Wasserstoff beladene Proben mit einer
Versuchsfrequenz von 1 Hz und 0,1 Hz an Laborluft ermiidet. Referenzproben wurden
auch in Vakuum (4-10®° mbar) mit einer Versuchsfrequenz von 1Hz untersucht. Im
Vakuum spielt die Versuchsfrequenz eine untergeordnete Rolle, da hier keine diffusions-
gesteuerten Prozesse wie die Belegung von Gleitbandern mit Atmosphérenbestandteilen
stattfinden. Ansonsten kénnen hohe Frequenzen im Vakuum zu einer starken Erhitzung
der Probe fiihren, da keine Warme durch Konvektion abgefiihrt werden kann und so der

Einfluss einer moglichen Probenerwarmung zu beriicksichtigen wiére.

Werden die Risswachstumskurven der Referenzproben in Vakuum und an Laborluft un-
geachtet der Versuchsfrequenz verglichen, so wird der Einfluss der Laborluftatmosphare
deutlich. Risse initiieren in Vakuum spater als an Laborluft und stagnieren iiber einen
weiten Zyklenbereich. Risse an Laborluft wachsen deutlich schneller als Risse in Vakuum.
Risse in Vakuum erreichen erst ca. 50.000 Zyklen spéter vergleichbare Risslangen wie an

Laborluft.

Werden die mit Wasserstoff beladenen Proben zum Vergleich hinzugezogen, so fallt
zundchst die frithere Rissinitilerung im Vergleich zu den Referenzproben auf. Die
Steigung der Risswachstumskurven der vorbeladenen Proben ist ebenfalls {iber dem

gesamten Risswachstum signifikant steiler als bei entsprechenden Referenzproben. So
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zeigen vorbeladene Proben vergleichbare Risslangen nach der Haélfte der Lastspielzahl

vergleichbarer Referenzproben an Laborluft.

Wird die Frequenz als Einflussparameter betrachtet, so konnen bei beiden Luft-Versuchs-
reihen keine signifikanten Unterschiede zwischen einer Versuchsfrequenz von 0,1 Hz und
1 Hz beobachtet werden. Damit kann kein Zusammenhang zwischen einer geringen

Frequenz und einer gesteigerten Risswachstumsgeschwindigkeit festgestellt werden.

Wiéhrend der zyklischen Belastung initiieren pro Probe mehrere kurze Risse, wobei im
folgenden Risswachstumsdiagramm nur die erstinitiierten Risse beriicksichtigt wurden.
Unabhéngig von einer Wasserstoffbeladung wurde im Versuchsverlauf bei héheren
Lastspielen bei fast allen getesteten Proben eine Koaleszenz benachbarter, kurzer Risse
beobachtet. Im vorliegenden Risswachstumsdiagramm sind auch diese Risse nicht
aufgefiihrt, da diese sprunghaften Langendnderungen schlecht mit dem durchgangigen

Wachstum einzelner Risse verglichen werden kénnen.

450
A X3-Referenz

400 |
X3-H,

350 X3-Vakuum

] N W
(=] a1 (=]
o [=} (=}

Risslange a [um]

=
Q1
(=}

0 ]OO‘OO ' 30000 ' 50000 ' 70000 i 90000
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Abbildung 56: Risswachstumskurven des X3, unbeladen als Referenz in Vakuum (punkt-

gestrichelt) und Laborluft (durchgezogene Linien mit Markierung) sowie vorbeladen an Laborluft

(gepunktet mit Markierung), Ac,=665 MPa.
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Neben dem Vergleich verschiedener Umgebungsatmosphédren wurde der X3 ebenfalls
hinsichtlich des Einflusses verschiedener Methoden zur Wasserstoffvorbeladung
untersucht. Hierzu wurde derselbe Wasserstoffgehalt, der durch eine Vorbeladung aus
der Gasphase resultierte, mit einer elektrochemischen Vorbeladung eingestellt und die
Ermiidungseigenschaften beider Zustinde verglichen. Die Wasserstoffgehalte aus der
elektrochemischen Beladung betrugen 5wppm und 3 wppm, welche durch
unterschiedlich lange Beladungszeiten erreicht wurden. Die Abbildung 57 zeigt das
Ausgasverhalten ~ reprédsentativer =~ Proben = der  beiden  unterschiedlichen
Beladungsmethoden beim Aufschmelzen. Der Wasserstoffgehalt wird dabei, bezogen auf
das jeweilige Probengewicht, als integraler Wert unter den Kurven berechnet und als
Gesamtwasserstoffgehalt  (wppm) ausgegeben. Trotz der unterschiedlichen
Kurvenverldufe liegt der Gesamtwasserstoffgehalt der beiden unterschiedlich beladenen
Proben bei jeweils ca. 5 wppm. Hierbei lasst sich bei der gasbeladenen Probe im Vergleich
zu den elektrochemisch beladenen Proben ein deutlicher Peak im Bereich des diffusiblen

Wasserstoffs, also zu Beginn des Aufheizens, erkennen.
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Abbildung 57: H2-Gehalt von gasbeladener (schwarz) und elektrochemisch beladener (gepunktet)

Wasserstoffproben, ermittelt mittels LECO Wasserstoffanalysator.

Die Ergebnisse der Versuchsreihe zum Vergleich der unterschiedlichen
Beladungsmethoden und -zustinde sind in Abbildung 60 dargestellt, wobei
Risswachstumskurven von Referenzproben (Laborluft) aus vorangegangenen Versuchen

zum Vergleich eingebunden sind. Die Rissinitiierungen kénnen innerhalb einer gewissen
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Streuung als dhnlich betrachtet werden, wobei die Proben mit einem hd&heren,

elektrochemisch erreichten Wasserstoffgehalt tendenziell frither Risse bilden.

Werden die Risswachstumsraten der elektrochemisch unterschiedlich stark beladenen
Proben (5 wppm und 3 wppm) untereinander verglichen, so fallt auf, dass Risse in den
Proben mit hoheren Wasserstoffgehalt schneller wachsen. Trotz des gleich hohen
Gesamtwasserstoffgehaltes von 5 wppm liegen die Kurven der gasbeladenen Proben
zwischen denen der elektrochemisch beladenen Proben. Die beladenen Proben weisen bei
den EBSD-Aufnahmen ein transkristallines Wachstum auf, wohingegen die unbeladene
Probe ein interkristallines Risswachstum zeigt (siehe Abbildung 59). Weiterhin sei
anzumerken, dass das Risswachstum im X3, unabhéngig von seinem Beladungszustand,
durch Koaleszenz gepragt ist. Dies ldsst sich in Abbildung 59 durch die Markierung vieler

Rissstartorte zeigen.

—— X3-H,-elektrochemisch Beladen (5 wppm)
450 —B~ X3-H,-elektrochemisch Beladen (3 wppm)
—— X3-H,-gasbeladen (5 wppm)
400 1 — X3-Referenz
350 1
300
250 A
g
=200 1
]
&
= 150 A
Es}
3
& 100
50
0 + + +
0 5000 15000 25000 35000 45000 55000
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Abbildung 58: X3-Risswachstumskurven, gemessen an unterschiedlich vorbeladenen Proben (mit

Markierung) und Referenzproben (ohne Markierung), Ag,=665 MPa.
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a)

b)

Rissinitiierung

)

d)

Abbildung 59: Exemplarische EBSD-Scans der Rissverldufe sowie detektierte Rissinitiierungsorte
des X3 von a) unbeladener Referenzprobe in Vakuum, b) unbeladener Referenzprobe an Laborluft,

c) gasbeladener Probe und d) elektrochemisch beladener Probe
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4.3  Zyklische Indentierungsversuche

Um die lokal vor der Rissspitze wirkenden Wasserstoffmechanismen zu charakterisieren
wurde mit dem Verfahren der zyklischen Indentierungsversuche mittels Vickers- (micro)
und Berkovich Indenter (nano) die lokale plastische Verformbarkeit in Abhéngigkeit von
einer Wasserstoffvorbeladung untersucht. Alle drei Werkstoffe wurden jeweils an
Laborluft unbeladen als Referenz und vorbeladen untersucht, die Priifkraft betrug dabei

1 N fiir den Vickers-Indenter-Versuch und 5 mN fiir den Berkovich-Indenter-Versuch.

Die Abbildung 60 a stellt die so ermittelten hap-N Kurven dar, welche signifikante Unter-
schiede in der Materialantwort aufzeigen. Im Vergleich zu den Referenzproben weisen
die mit Wasserstoff vorbeladenen Proben niedrigere hap-Werte und damit eine geringere
plastische Verformung auf. Im Vergleich der verschiedenen Materialien weisen die X2-12
Proben deutlich kleinere hap-Werte auf als die X2-9 Proben, sowohl im Referenz als auch

im vorbeladenen Zustand.

In Abbildung 60 b sind die Ergebnisse der Berkovich-Indenter Versuchsreihe dargestellt,
welche zur Vergleichbarkeit nach gleichem Schema wie mit dem Vickers-Indenter durch-
gefiihrt wurden. Die so generierten hap-N-Kurven zeigen eine hohere Plastizitdt des X2-9
im Vergleich zu den anderen Werkstoffen und jeweils niedrigere hap-Werte der
vorbeladenen Proben im Vergleich zu den jeweiligen Referenzproben. Im Gegensatz zu
den Ergebnissen mit 1 N zeigt der X2-9 jedoch zwischen 2 und 5 Eindringzyklen nahezu
identisch verlaufende hap-N-Kurven fiir beide Beladungszustinde. Bei der geringeren
Eindringkraft ist eine deutlich hohere Streuung der hap-N-Werte zu erkennen, was mit
einem hoheren Einfluss mikrostruktureller Inhomogenititen erklart werden kann. Dies
erschwert eine zuverldssige Bestimmung des zyklischen Verfestigungsexponenten
CHT en. Folglich wurde en nur durch die zyklischen Eindringversuche mit dem Vickers-
Indenter und einer Kraft von 1 N bestimmt. In Abbildung 61 sind die Ergebnisse von |eu!
und HM aus den 1 N Versuchen fiir die verschiedene Varianten dargestellt. Trotz der
signifikanten =~ Unterschiede in der Austenitstabilitit und der chemischen
Zusammensetzung der beiden Edelstdhle zeigen X2-9 und X2-12 vergleichbare Werte von
HM und en. Die Mikrohérte wurde in beiden Methoden als nahezu identisch bestimmt.

Die gemessene Harte der vorbeladenen Proben wird durch den zuvor eingebrachten
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Wasserstoff erhcht, was mit den Ergebnissen der hap-N-Kurven korreliert. Dariiber hinaus
ist ein vermindertes Verfestigungspotential der vorbeladenen Proben zu beobachten,

welches bei dem X2-12 am stdrksten ausgeprégt ist.
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Abbildung 60: hap-N-Kurven von Referenzproben sowie vorbeladenen Proben des X2-9 und X2-12

mit a) 1 N und einem Vickers-Indenter sowie b) 5 mN und einem Berkovich-Indenter.
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Abbildung 61: Vergleich der Martenshérte HM und des zyklischen Harteexponenten CHT lenl von

Referenzproben sowie vorbeladenen Proben, bestimmt mit 1 N und dem PhyBaLcur-Verfahren.

Die zyklischen Indentierungsversuche mit vorbeladenen Proben sowie unbeladene
Referenzproben des X2-9 und X2-12 konnten mittels Berkovich-Indenter wie zuvor
beschrieben mit einer statischen Belastung von 100 uN und einer zyklischen
Lastamplitude von 80 uN fiir 800.000 Zyklen durchgefiihrt werden. Die so
aufgenommenen Messwerte wurden als Auslenkungsamplitude {iber die Zyklen N
ausgewertet und sind in Abbildung 62 dargestellt. Im Vergleich zu den jeweiligen
Referenzproben zeigen beide vorbeladenen Proben eine hohere Verschiebungsamplitude,
die durch eine hdohere plastische Verformung verursacht wird. Die plastische
Verschiebung ist bei X2-9-Varianten deutlich starker ausgepragt als bei den X2-12 Proben.
Zu erkennen sind ebenfalls die registrierte Events (griin markiert, Auswertung siehe
Kapitel 3.3.2), die wiederrum in Abbildung 63 dargestellt sind. Diese Auswertung zeigt,

dass in mit Wasserstoff vorbeladenen Proben mehr Events, also das Loslaufen von
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Versetzungen, registriert wurden als bei entsprechenden Referenzproben.
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Abbildung 62: Auslenkungsamplitude-N-Kurven mit Markierung der registrierten Events der

vorbeladenen Proben a) X2-9-H2 und c) X2-12-H2, sowie der unbeladenen Referenzproben b) X2-

9-ref und d) X2-12-ref.

Relative Anzahl von Events in %

X2-9-H, X2-9-ref X2-12-H, X2-12-ref

Abbildung 63: Anzahl der registrierten Events fiir die vorbeladenen Proben X2-9-H2 und X2-12-

H2, sowie der unbeladenen Referenzproben X2-9-ref und X2-12-ref.
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44  TEM-Untersuchungen

Im folgenden Kapitel werden die Ergebnisse der TEM-Untersuchungen dargestellt, wobei
der Fokus auf der Charakterisierung der unterschiedlich ausgepragten
Versetzungsanordnungen liegt, um Riickschliisse auf eine wasserstoffinduzierte
Anderung des Risswachstums zu ziehen. Da sowohl der X2-9 als auch X2-12 zu
verfomungsinduzierter Martensitbildung neigen, wurden die vorhandenen X3-Proben
ebenfalls im TEM untersucht, um eine rein martensitische Struktur als Referenz zu

charakterisieren.

Es wurden TEM-Proben sowohl auf konventionelle Weise als auch durch FIB-Préparation
aus bereits getesteten Ermiidungsproben hergestellt. Da zwar keine Textur in der
Mikrostruktur vorliegt, sich entsprechende Versetzungsanordnungen aber abhéngig von
ihrer Lage in der Probe zeigen, wurden, um in verschiedene Entnahmerichtungen
unterscheiden zu konnen, konventionelle TEM-Proben untersucht. Die Probenentnahme
in verschiedenen Ebenen wurde in Kapitel 3.2.3 erldutert. Konventionell hergestellte
TEM-Proben wurden ausschlieSlich fiir den X2-12 charakterisiert, da im Falle des X2-9
keine entsprechend grofivolumigen Proben zur Untersuchung in der servohydraulischen
Priifmaschine zur Verfiigung standen. FIB-Proben wurden aus bereits ermiideten in-situ-

Proben gezielt an Rissspitzen entnommen.

4.4.1 Austenitische Edelstihle
4.4.1.1 Charakterisierung des Ausgangszustandes

Um den Lieferzustand zu charakterisieren, wurden TEM-Proben durch Schleifen und
elektrochemischem Diinnen hergestellt. Da im Lieferzustand des Werkstoffs keine Textur
vorliegt, wurde nicht in verschiedene Entnahmerichtungen unterschieden. Unterschieden
werden im Folgenden vorbeladene Proben sowie unbeladene Referenzproben (X2-9 und

X2-12), welche in unbelasteten Zustand gegeniibergestellt werden.
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Unbeladene Proben im Ausgangszustand

In den reprdsentativen TEM-Aufnahmen des unbeladenen, unbelasteten X2-12
(Abbildung 64) ist keine Versetzungsanordnung zu erkennen. Die gezeigten
Versetzungen sind regellos angeordnet. Neben einfachen Versetzungen sind ebenfalls

vereinzelt Stapelfehler zu erkennen (Abbildung 64 c).

Im Vergleich dazu zeigen die exemplarischen TEM-Aufnahmen des X2-9 (Abbildung 65)
ein charakteristisches Auftreten von planaren Defekten in ansonsten versetzungsarmen
Bereichen (Abbildung 65aundb). Auffallend ist, dass sind bereits im unbelasteten
Zustand durch Materialherstellung und Probenpréaparation kreuzende Gleitbander ent-
wickelt haben, die in Ihrem Kreuzungspunkt einen o’-Martensitkeim gebildet haben

(Abbildung 65 c).

b)

Abbildung 64: TEM-Aufnahmen des X2-12-Referenz im Lieferzustand (0 Zyklen): a) regellos

angeordnete Versetzungen, b) Versetzungen an Korngrenze und c) Stapelfehler mit Versetzungen.

Abbildung 65: TEM-Aufnahmen des X2-9-Referenz im Lieferzustand (0 Zyklen): a) und b)
Stapelfehler und umliegend versetzungsarme Bereiche und c) sich kreuzende Gleitbander mit

Keimstelle des a’-Martensits.
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Vorbeladene Proben im Ausgangszustand

Auch die TEM-Aufnahmen des unbelasteten aber vorbeladenen X2-12 (Abbildung 66)
zeigen keine Versetzungsanordnung. Vereinzelt finden sich Stapelfehler (Abbildung
66 b), dhnlich derer in den unbeladenen Proben im Ausgangszustand. Es werden sowohl
Bereiche sichtbar, in denen die Versetzungen regellos angeordnet sind, als auch Bereiche,
die im Vergleich zu unbelasteten Referenzproben Aufstauungen von Versetzungen vor
Korngrenzen (Abbildung 66 c, pile-ups) zeigen. Vergleichend hierzu sind Aufnahmen des
X2-9 der Abbildung 67 zu entnehmen. Das Auftreten von angestauten Versetzungen
entlang von Gleitebenen ist hdufig zu beobachten, wiahrend diese pile-ups von
versetzungsarmen Bereichen umgeben sind. Ahnlich der unbeladenen Proben im
Ausgangszustand sind auch hier zahlreiche planare Defekte (Abbildung 67 b) sowie

Partialversetungen in Gleitebenen sichtbar (Abbildung 67 c).

Abbildung 66: TEM-Aufnahmen des unbelasteten, mit Wasserstoff vorbeladenen X2-12 (0 Zyklen):

a) teilweise regellose Versetzungen, b) Stapelfehler und c) Versetzungsaufstau.
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Abbildung 67: TEM-Aufnahmen des vorbeladenen X2-9 im Lieferzustand (0 Zyklen): a) sich
kreuzende Gleitbander, b) Stapelfehler und umliegend versetzungsarme Bereiche und c)

Partialversetzungen in Gleitebene.

4.4.1.2 Charakterisierung global entnommener TEM-Proben

Konventionell hergestellte TEM-Proben wurden aus bereits mit der servohydraulischen
Priifmaschine in hier nicht weiter dargestellten Vorversuchen ermiideten Proben des X2-
12 gewonnen. Im Folgenden wird zwischen vorbeladenen Proben und unbeladenen
Referenzproben unterschieden. Fiir die jeweiligen Zustande werden die Mikrostrukturen

der senkrecht und parallel entnommenen TEM-Proben vergleichend dargestellt.

Unbeladene, ermiidete Referenzproben

Die Abbildung 68 zeigt reprasentative TEM-Aufnahmen von senkrecht zur Belastungs-
richtung entnommenen TEM-Proben des X2-12. Im Vergleich zum unverformten Liefer-
zustand ist eine sehr hohe Versetzungsdichte zu erkennen, wobei die vorhandenen
Versetzungen nicht mehr regellos, sondern in unterschiedlichen Anordnungen
vorzufinden sind. Die Versetzungen sammeln sich bevorzugt entlang von aktivierten
Gleitbandern an (Abbildung 68 a), wobei eine beginnende Ausbildung von Zellstrukturen
beobachtet wird (Abbildung 68 b). Das primére Gleitsystem zeigt sich durch parallele und
aquidistante Linienstrukturen, welche durch andere linienférmige Bereiche hoher
Versetzungsdichte verbunden werden. Der Abstand der Gleitbinder wurde an

15 Messpunkten gemessen und betrdgt 0,484 um. Zwischen Partialversetzungen finden
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sich Stapelfehler (Abbildung 68 c). Die parallel zur Belastungsrichtung entnommenen
TEM-Proben zeigen teils dhnliche, teils komplexere Versetzungsanordnungen als die
senkrecht entnommenen, zuvor dargestellten TEM-Proben. Es sind bereits fertig
ausgebildete Zellstrukturen (Abbildung 69 a) sowie Mikrozwillinge (Abbildung 69 b) zu
erkennen. Letztere zeigen die charakteristischen, parallelen Zwillingsgrenzen. Die
Abbildung 69 c zeigt Leiterstrukturen, welche die typischen Merkmale einzelner Sprossen
mit einer sehr hohen Versetzungsdichte sowie eine umliegende Matrix mit ungeordneten

Versetzungsbiindeln aufweist, die fiir persistente Gleitbander typisch sind.

a)

Abbildung 68: TEM-Aufnahmen des X2-12-Referenz aus getesteten Ermiidungsproben
(Ao, =430 MPa, 60.000 Zyklen), senkrecht zur Probenachse entnommen: a) primdres und

sekundéres Gleitsystem, b) beginnende Ausbildung von Zellstrukturen, c) Stapelfehler.

Abbildung 69: TEM-Aufnahmen des X2-12-Referenz aus getesteten Ermiidungsproben
(Ao, =430 MPa, 60.000 Zyklen), parallel entnommen: a) beginnende Ausbildung von

Zellstrukturen, b) Mikrozwillinge, c) an persistente Gleitbander erinnernde Leiterstrukturen.
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Vorbeladene, ermiidete Proben

Die Versetzungsstrukturen der senkrecht entnommenen TEM-Proben aus vorbeladenen,
bereits ermiideten X2-12 Proben dhneln denen der zuvor charakterisierten unbeladenen
Referenzproben (Abbildung 64), welche bei gleicher Spannungsamplitude (ca= 365 MPa)
ermiidet wurden. Die Versetzungen ordnen sich auch hier in aktivierten Gleitsystemen
an, welche durch die parallelen und dquidistanten Linienstrukturen geprégt sind. Der
Abstand der Gleitbander wurde auch hier an 15 Messpunkten gemessen und betragt
0,82 um. Neben den zuvor genannten Strukturen finden sich in den hier untersuchten
Proben ebenfalls Subkorngrenzen (Abbildung 70 c), die sich aus Versetzungen formiert

haben.

Die parallel zur Belastungsrichtung entnommenen TEM-Aufnahmen des vorbeladenen,
ermiideten X2-12  sind der Abbildung 71 zu entnehmen. Insgesamt ist die
Versetzungsdichte im Vergleich zu entsprechenden Referenzproben niedriger. Die Proben
zeigen in groflem Mafle Leiterstrukturen (persistente Gleitbander), wobei innerhalb der
Sprossen (dunkle Bereiche) eine sehr hohe Versetzungsdichte herrscht. Zwischen den
Sprossen finden sich versetzungsarme Bereiche. Neben den ausgebildeten
Leiterstrukturen finden sich sowohl Bereiche in denen sich Versetzungen an den priméaren
Gleitsystemen sammeln, als auch Bereiche in denen eine Vorstufe zur Zellbildung zu

erkennen ist, welche als tangles bekannt ist (Abbildung 71 c).

Abbildung 70: TEM-Aufnahmen des vorbeladenen X2-12 aus getesteten Ermiidungsproben
(Acg430 MPa, 50.000 Zyklen), senkrecht entnommen: a) und b) primdre und sekundéare

Gleitsysteme und c) Versetzungsanordnung zu Subkorngrenzen.
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Abbildung 71: TEM-Aufnahmen des X2-12-H2 aus getesteten Ermiidungsproben (Ac,430 MPa,
50.000 Zyklen), parallel entnommen: a) und b) Wandstrukturen und c) beginnende Zellbildung
(tangles).

4.4.1.3 Charakterisierung mittels FIB praparierter TEM-Proben

Um die sich wihrend der Ermiidung ausbildenden Versetzungsanordnungen direkt vor
der Rissspitze charakterisieren zu kénnen, wurden mittels FIB entsprechende Lamellen
senkrecht zur Belastungsrichtung entnommen. In diesem Kapitel werden ermiidete
Proben des X2-9 und X2-12 in sowohl vorbeladenen Zustand als auch unbeladenen

Referenzzustand unterschieden.

Ermiidete Referenzproben

Représentative Ergebnisse der Untersuchungen an einer ermiideten Referenzprobe sind
in Abbildung 72 dargestellt. Wie in Kapitel 4.2 erlautert, findet sich auch in der Tiefe der
Probe ein sehr geradliniger Rissverlauf. Auf der gesamten Lamelle lassen sich
Zellstrukturen finden, wobei die Zellgrofie zur Rissspitze hin abnimmt. Die Grofle der
ausgebildeten Zellen wurde innerhalb der ersten 2 um um die Rissspitze und in einem
Abstand von 5 um bestimmt, wobei jeweils 20 (2 um) und 16 (5 um) Zellen ausgemessen
wurden. Die durchschnittliche Zellgrole nimmt von 0,58 um zur Rissspitze hin

auf 0,213 um ab.

Die fiir die ermiideten X2-9 Referenzproben reprasentative TEM-Aufnahmen sind in
Abbildung 73 dargestellt. Sehr charakteristisch fiir diesen Werkstoff sind die

nadelférmigen Strukturen (Lange zwischen 200 nm und 2 um), die im Vergleich zur
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umliegenden Matrix deutliche Beugungskontraste aufweist. Die Abbildung 73 c zeigt in
direkter Umgebung zu einer nadelférmigen Struktur kleine Versetzungsanhdufungen.
Die Abbildung 73 b zeigt eine Zwillingkorngrenze, welche die Aufnahme in zwei Bereiche
unterteilt, die wiederum spiegelverkehrt die gleichen Strukturen zeigt. Die Strukturen
weisen, gemessen an der eingebrachten Verformung, im Vergleich zur umliegenden

Matrix eine hohe Versetzungsdichte auf.

F‘
V&
| *

a) <)
Abbildung 72: FIB-Lamelle einer X2-12-Referenzprobe (Ac,365MPa, 46.000 Zyklen): a)
Entnahmeposition an der Rissspitze, senkrecht zur Belastungsrichtung, b) Lamelleniibersicht

(STEM) und c) Versetzungsanordnung um Rissspitze (STEM).

Abbildung 73: FIB-Lamelle einer X2-9-Referenzprobe (Ag,460 MPa, 70.000 Zyklen): a)und b)

nadelférmige Struktur und c) Zwillingskorngrenze.

Ermiidete, vorbeladene Proben

Die reprasentative Charakterisierung einer ermiideten, vorbeladenen TEM-Probe des X2-

12 ist in Abbildung 74 abgebildet. Sehr deutlich zu erkennen ist der in der Tiefe zerkliiftete
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Rissverlauf (Abbildung 74b und c), wie er in Kapitel 4.1.1 bereits auf der
Probenoberfliche vorgefunden wurde. Wie in den zuvor dargestellten Referenzproben
kommt es auch in den vorbeladenen Proben durch Ermiidung zur Bildung von
Zellstrukturen (Abbildung 74 c und d). Auch hier wurden die Zellgréfen im Abstand von
2 um bzw. 5 um vor der Rissspitze ausgemessen. Die Zellgrofie folgt ebenfalls einem
Spannungsgradienten und nimmt zur Rissspitze hin ab (von 1,14 pm zu 0,49 um). Im
Vergleich zu den Referenzproben sind im gleichen Abstand von der Rissspitze (ca. 7 pm)
keine Zellstrukturen zu beobachten. Die untersuchten Zellstrukturen zeigen direkt an der
Rissspitze im Vergleich zu Bereichen in 5 um Abstand zur Rissspitze unterschiedliche
kristallographische Orientierungen, an denen der Riss in der Tiefe entlang wéchst. Durch
Verkippen der gesamten Probe im TEM konnte gezeigt werden, dass es sich bei den

Zellwianden teilweise bereits um Subkorngrenzen handelt (Abbildung 74 e und f).

Die Effekte in den ermiideten, mit Wasserstoff vorbeladenen X2-9 Proben fallen im
Vergleich zu entsprechenden Referenzproben gering aus. Die zuvor gefundenen
nadelférmigen Strukturen des gebildeten o'-Martensits finden sich auch in den
vorbeladenen Ermiidungsproben (Abbildung 75). Diese Strukturen bilden sich entlang
einer Vorzugsrichtung parallel zueinander aus. Es lassen sich vereinzelt Zellstrukturen
finden, die in ihre Zonenachse gekippt, deutliche Beugungsunterschiede zu den
unverformten, umliegenden Bereichen zeigen (Abbildung 75b). Klar definierte
Abgrenzungen sind zwischen den unterschiedlichen Orientierungen erkennbar, wobei
die helleren Bereiche teilweise durch Versetzungsanordnungen charakterisiert sind, die

sich bevorzugt an den Zellgrenzen aufstauen.
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Abbildung 74: FIB-Lamelle einer vorbeladenen X2-12 Probe (A0,365MPa, 46.000 Zyklen):
a) Entnahmeposition an Rissspitze, senkrecht zur Belastungsrichtung, b) Lamelleniibersicht

(STEM), ¢) und d) Versetzungsanordnung um die Rissspitze (STEM), e) und f) Subkorngrenzen.

Abbildung 75: FIB-Lamelle einer vorbeladenen X2-9 Probe: a) und b) umgeklappte Bereiche und c)

nadelférmige Martensitbereiche.
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4.4.1.4 Martensitischer Edelstahl

Die Mikrostruktur des martensitischen Edelstahls X3 wurde in seinem unbeladenen,
unverformten Ausgangszustand charakterisiert und zeigt eine nadelférmige, in sich
parallele Gefiigestruktur, die sich innerhalb der ehemalig austenitischen Korngrenzen
(Abbildung 76) ausbildet. Innerhalb der Nadeln kommt es durch eine hohe innere
Spannung zu unterschiedlichen Beugungskontrasten (Abbildung 76 a). Ebenfalls zu
erkennen ist eine sehr hohe Versetzungsdichte, welche sich innerhalb der langgestreckten
Korner zu keiner bestimmten Struktur ausbildet (Abbildung 76 b). Die Abbildung 76 ¢

zeigt eine Zwillingsgrenze, die vermutlich bereits im Austenit entstanden ist.

-

Abbildung 76: Exemplarische TEM-Aufnahmen einer X3-Referenzprobe im unverformten
Zustand, a) nadelférmige Mikrostruktur, b) hohe Versetzungsdichte ohne ausgeprigte

Versetzungszellstruktur und c) Zwillingsgrenze.
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5 Diskussion

Dieses Kapitel fasst die wesentlichen experimentellen Ergebnisse der vorangegangenen
Kapitel zusammen und diskutiert diese im Literaturkontext. Hierbei liegt der
Schwerpunkt auf der Charakterisierung wasserstoffinduzierter Mechanismen wahrend
der verschiedenen Ermiidungsstadien. Zundchst wird in Kapitel 5.1 das
Rissinitiierungsverhalten aller hier untersuchter Werkstoffe diskutiert, danach wird in
Kapitel 5.2 auf die Ermiidungsrissausbreitung und das Verhalten bei zyklischen

Eindringversuchen betrachtet.

5.1 Rissinitiierung
5.1.1 Austenitische Edelstihle

Im Rahmen der hier durchgefiihrten Ermiidungsversuche wurde beobachtet, dass eine
Rissinitiierung durch eine Wasserstoffbeladung sehr selten in Gleitbandern, jedoch sehr
oft an Korngrenzen bzw. Korngrenzentripelpunkten stattfindet. Dariiber hinaus wurde
beobachtet, dass im Vergleich zu Rissen in unbeladenen Referenzproben Risse in
vorbeladenen Proben bei deutlich geringeren Lastspielzahlen initiieren. Wird das
Initiileren an ,normalen” Korngrenzen im beladenen sowie unbeladenen Zustand als
gleichhdufig angenommen, so fillt auf, dass die jeweils restlichen Rissinitiierungsorte
voneinander abweichen. So wurde in unbeladenen Referenzproben keine Rissinitiierung
an Korngrenzentripelpunkten bzw. in beladenen Proben in Gleitbindern beobachtet,
obwohl alle Proben aus der gleichen Materialcharge prapariert wurden und somit gleiche

Grundvoraussetzungen fiir beide Beladungszustande herrschten.

Die Rissinitiierung an Korngrenzentripelpunkten wird in der Literatur an verschiedenen
Werkstoffen beobachtet, wobei nicht immer zwischen verschiedenen
Wasserstoffzustanden unterschieden wird. Die verschiedenen Erkldrungsansatze fiir die
Rissinitiierung an Korngrenzentripelpunkten lassen sich in Gruppen zusammenfassen

und werden im Folgenden gegeniibergestellt.
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Erhohte  Spannungskonzentration —durch die Korngrenzengeometrie und durch den

Versetzungsaufstau aus mehreren Richtungen:

Durch Zugversuche an einem 304 Edelstahl fand Michler und Bruder [219] heraus, dass
die Rissinitiierungsorte durch eine Wasserstoffvorbeladung von 0,3 at.-% immer auf Orte
mit lokalen Dehnungsinkompatibilititen, wie z.B. an Korngrenzentripelpunkten,
beschrankt werden. Sie erklaren dies mit der Aufstauung von Versetzungen an den
Korngrenzen, was zu hohen Dehnungen fiihrt, welche durch die geometrisch
notwendigen Versetzungen, erzeugt durch die y = o/-Transformation, verstarkt werden

konnen.

Koyama et al. [220] untersuchte einen austenitischen Stahl (Fe-Mn-Al-C) in
Zusammenhang mit einer Wasserstoffbeladung und fand ebenfalls heraus, dass
Wasserstoff zu einem Aufreifien von Korngrenzentripelpunkten fiihrt. Er schlussfolgert,
dass wasserstoffinduzierte Risse sich zundchst an Korngrenzentripelpunkten bilden,
wiahrend die Gleitlokalisierung, die auf diese Korngrenzen wirkt, die Rissausbreitung
fordert. Andere Arbeiten von Koyama et al. [183, 221] zeigen, dass intergranulares Riss-
wachstum und Rissinitiierung an Zwillingskorngrenzen durch Wasserstoff begiinstigt

werden.

Ohne den Einfluss von Wasserstoff zu betrachten, charakterisierte Kobayashi et al. [222]
polykristallines Molybdén mittels Mikroindentierungsversuchen und schlussfolgert, dass
die Spannungskonzentration von der Menge an ,abgetrennten” Atomen abhéngt, die
durch die Korngrenzenstruktur gesteuert wird. Infolgedessen kommt es zu einer htheren
Spannungskonzentration, die zu einer Risskeimbildung an Korngrenzentripelpunkten

fiihrt.

Im Folgenden wird auf Literatur eingegangen, die weitere Erkldrungsansatze liefert,
warum eine Rissinitiierung an Korngrenzentripelpunkten durch Wasserstoff begiinstigt

wird.
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Leerstellen- und Porenbildung an Korngrenzen:

Die Bildung von Leerstellen und Poren an Korngrenzen und Korngrenzentripelpunkten
wird in der Literatur sowohl experimentell als auch durch Simulationen behandelt [223
bis 225]. So zeigen Bringa et al. [224] mit molekulardynamischen Simulationen, dass die
Bildung von Leerstellen und Poren einer gewissen Abfolge folgt. Damit startet sie mit
niedriger Spannung bei groflen Einschliissen und geht bei zunehmender Spannung zu
Korngrenzen und Korngrenzentripelpunkten iiber. Querin et al. [226] untersuchten durch
Zugversuche an Aluminiumproben (AA6022-T43) die Bildung von Mikroporen. Sie
zeigten, dass die unterschiedlichen Orientierungen der an den Korngrenzentripelpunkten
grenzenden Korner den lokalen hydrostatischen Spannungszustand von Druck auf Zug

andern konnen, was zur Bildung von Mikroporen fithren kann.

Jothi et al. [227] fiihrten an der Nickelbasis-Superlegierung 718 Zugversuche mit einer
langsamen Dehnrate durch und fand heraus, dass durch eine Wasserstoffvorbeladung die
Rissinitiierung an Korngrenzentripelpunkten begiinstigt wird. Dabei gehen sie davon aus,
dass der intergranular eingeschlossene Wasserstoff die kohdsive Energie der Gitteratome
nahe der Korngrenze herabsetzt und die Korngrenze somit schwécht. Diese Schwéchung
fithrt zur Ausdehnung und zum Zusammenschluss von Mikroporen. Fischer und
Svoboda [228] zeigen, dass die Bildung eines Gasdrucks in einem Hohlraum zu einem
Risswachstum und schliefSlich zu wasserstoffinduziertem Versagen fiihrt. Jothi et al. [227]
fithren dazu aus, dass sich solche Mikroporen auf den Gleitlinien in der Nahe der Korn-

grenzentripelpunkte bilden kénnen und so die Rissinitiierung begiinstigen.

Rissinitiierung durch lokal erhihte Wasserstoffkonzentration:

Eine im Vergleich zur umliegenden Gitterstruktur lokal erhthte Wasserstoffkonzentration
kann durch eine hohe Leerstellendichte hervorgerufen werden, die aus den geometrischen
Gegebenheiten eines Korngrenzentripelpunktes (Kapitel 2.3.4) entsteht. Die Anwesenheit
von Wasserstoff in austenitischen Edelstdhlen fithrt zu einem Absinken der

Stapelfehlerenergie ys¢ (siehe Kapitel 2.3.6), wodurch leichter Martensit gebildet wird.
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Dies wurde im Rahmen dieser Arbeit an den Korngrenzentripelpunkten beobachtet, wie

exemplarisch in Abbildung 77 dargestellt.

Abbildung 77: Exemplarische Darstellung eines Korngrenzentripelpunktes als Rissinitiierungsort
(Markierung) in den austenitischen Ermiidungsproben a) Korndarstellung, b) IPF-Kontrast und c)

Phasenkontrast (rot: austenitische Phase, griin: martensitische Phase).

Die Arbeit von DiStefano et al. [229] konnte eine erhohte Wasserstoffkonzentration an
Korngrenzen erkldren, da davon ausgegangen wird, dass die Diffusion des atomaren

Wasserstoffs entlang von Korngrenzen beschleunigt wird.

Zhang et al. [230, 231] untersuchten eine wasserstoffinduzierte Rissinitiierung an Korn-
grenzen zwischen der o/-Martensit- und der y-Austenitphase. Sie erkldren dies mit der
unterschiedlich starken Wasserstoffdiffusion und -16slichkeit in der o’-Martensit- und der
y-Austenitphase, wodurch sich der Wasserstoff an Phasengrenze akkumuliert und hier

schliefSlich zu einer Rissinitiierung fiihrt.

Diese Theorie unterstiitzen Maltickii et al. [232] in ihrer Arbeit an hochfesten Stahlen, in
der sie die Wasserstoffkonzentration an Korngrenzen mittels thermischer Desorptions-
spektroskopie (TDS) untersuchen. Sie fithren eine interkristalline Ermiidungs-
rissinitiierung auf das Einlagern von Wasserstoff unter Ermiidungsbelastung an den o/'/y-

Phasengrenzen zuriick.
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Eigene Modellbildung:

Alle zuvor beschriebenen Ansitze erklaren die Rissinitiilerung an Korngrenzen bzw. an
Korngrenzentripelpunkten mit einer lokalen Dekohésion, welche jeweils durch unter-

schiedliche Ursachen hervorgerufen wird.

Daher wird im Folgenden eine eigene Modellvorstellung entwickelt, welche auf den zuvor
beschriebenen Modellen nach Jothi et al. [227], Koyama et al. [220] und Maltickii et al. [232]
aufbaut und die Rissinitiierung an Korngrenzentripelpunkten erklart. Diese
Modellvorstellung fiihrt die wasserstoffinduzierte Dekohdsion von Korngrenzen auf die
Folge verschiedener Stadien wahrend der Ermiidung zuriick und wird in der Abbildung

78 zusammenfassend dargestellt.

a) b)

N\ / AN /

SN “7\

Aktivierte Gleitsysteme Versetzungsaufstau an Korngrenze Martensitbildung

d)

N /

]

Sich bildende Leerstellen und Wasserstoffanreicherung Dekohision der Korngrenze,
Mikroporen Risswachstum ins Korn

Abbildung 78: Modellhafte Ablaufdarstellung einer Rissinitiierung an Korngrenzentripelpunkten.
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a) Sich ausbildende Gleitsysteme

Die Auswertung der um den Riss gebildeten Gleitbander (sieche Abbildung 79 a) zeigte
deutliche Unterschiede zwischen Referenz- und mit Wasserstoff beladenen Proben auf.
Waihrend die minimalen Hohen der Gleitbander identisch sind, ragen diese bei mit
Wasserstoff vorbeladenen Proben deutlich hoher aus der Oberfldche heraus (0,14 pm zu
0,08 pum). Der durchschnittliche Abstand der Gleitbénder bei den vorbeladenen Proben
betrug etwa 4,7 um, bei den Referenzproben jedoch nur 1,92 um. Auch die TEM-
Charakterisierung (siehe Kapitel 4.4.1) bestatigt diese Beobachtung. Hier wurden die
Gleitbandabstande ebenfalls vermessen, wobei die vorbeladenen Proben einen grofieren
Abstand aufwiesen als die entsprechenden Referenzproben (0,82 um zu 0,484 um). Eine
durch Wasserstoff veranderte Gleitbandmorphologie konnten auch Aubert et al. [233] an
AISI 316 Edelstahl nachweisen. An einem AISI 310 Edelstahl zeigte auch Robertson [148],
dass Wasserstoff zur Bildung hoherer Extrusionen fiihrt. Die beobachteten
Verdnderungen der Gleitbandmorphologie wurden durch eine Lokalisierung der
plastischen Verformung und eine leichtere Versetzungsbewegung erklart. Der HELP-
Mechanismus fiihrt dieses Phanomen auf eine reduzierte Fliespannung zuriick, was
wiederrum eine leichtere Versetzungsbewegung ermdglicht [2]. Die aktivierten

Gleitsysteme sind in Abbildung 78 a schematisch dargestellt.

Die Ausbildung von Gleitbandern auf der Probenoberfliche (PGBs) erkldrt das EGM-
Modell ([82], siehe Kapitel 2.2.1) mit der Irreversibilitat der Gleitung. Diese Extrusionen
konnen lokale Spannungsiiberh6hungen darstellen und damit zur Rissinitiierung fiihren.
Die sich auf den aktivierten Gleitsystemen bewegenden Versetzungen konnen neben der
Ausbildung von persistenten Gleitbandern auch zu einer interkristallinen Rissinitiierung
fiihren. Nach Tanaka und Mura [83] fiithrt die Behinderung der Versetzungsbewegung an
Korn und Phasengrenzen zu Spannungsiiberhdhungen und damit zu einer

interkristallinen Rissinitiierung.
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b) Versetzungsaufstau an Korngrenze

Die Beobachtungen zeigen, dass die Versetzungsaktivitat durch den anwesenden Wasser-
stoff stark gesteigert ist und zur Aktivierung von Gleitebenen eines Gleitsystemen fiihrt.
Daso im Vergleich zum Referenzzustand die von auflen eingebrachte, zyklische plastische
Verformung auf weniger Gleitebenen aufgeteilt werden muss, kommt es, wie durch
Tanaka und Mura [83] vermutet, zu einer sehr lokalen Spannungsiiberhéhung an

Korngrenzen, veranschaulicht in Abbildung 78 b.

vorbeladene Proben Rissinitiierung Referenzproben

Morphologie der

um A Gleitbander:
= >
um

Blaue Linien: iiber Gleitbander gelegte Scanlinie
Rot: detektierte Rissinitiierungsorte

Abbildung 79: Schematische Darstellung der Gleitbandmorphologie und Rissinitiierungsorte in

Referenz- und vorbeladenen Proben.

c) Martensitbildung

Im Rahmen dieser Arbeit konnte beobachtet werden, dass sich in den untersuchten
austenitischen Edelstdhlen wihrend der Ermiidung Martensit bildet (siehe Kapitel 4.2.1).
Der X2-12 zeigt aufgrund seines hoheren Nickelgehaltes und damit seiner héheren Stapel-
fehlerenergie eine global geringe Martensitbildung als der X2-9. Der X2-12 bildet vor allem
in Bereichen hoher Verformungen Martensit, wobei dieser von der Korngrenze aus in das
Korn wachst (siehe Abbildung 77, griin dargestellt). Auch Roth [74] beobachtete eine
Martensitbildung, welche sich von Korngrenzen aus ins Korninnere ausbreitete. Er konnte

anhand von TEM-Aufnahmen zeigen, dass es im Schnittpunkt eines Gleitbandes mit einer
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Korngrenze zur Keimbildung von o-Martensit kommen kann. Die hier exemplarisch dar-
gestellte Rissinitiierung zeigt keine Mehrfachgleitung bzw. keine Aktivierung mehrerer
Gleitsysteme wie es allgemein in der Literatur [37] zur Bildung von Martensit als
notwendig beschrieben wird. Dieses Phanomen beobachteten ebenfalls Das et al. [225] an
einem Edelstahl 304LN sowie Mangonon und Thomas [234] an einem 304 Edelstahl. Sie
bestdtigten durch TEM-Untersuchungen, dass es zu einer Bildung von o/-Martensit an

Korngrenzentripelpunkten kommen kann.

Wie in Kapitel 2.3.3 dargestellt, zeigt die martensitische Phase eine um mehrere Grofien-
ordnungen hohere Diffusionsrate fiir Wasserstoff als die austenitische Phase. Die
martensitische Gitterstruktur fithrt somit dazu, dass Wasserstoff leichter in Bereiche hoher

Spannungen diffundieren kann (schematisch in Abbildung 78 dargestellt).

d) Leerstellen- und Porenbildung sowie e) Wasserstoffanreicherung

Wie zuvor dargestellt, finden sich in der Literatur [223 bis 227] zahlreiche Hinweise
darauf, dass es durch Wasserstoff zu der Bildung von Leerstellen und Poren kommen
kann. Dies fithrt in Kombination mit der grundsatzlich hoheren Leerstellendichte an
Korngrenzen [235] dazu, dass an diesen Korngrenzdefekten eine erhdhte
Wasserstoffkonzentration zu finden ist. Dies entspricht der in Kapitel 2.3.4 vorgestellten
Fallentheorie, die vor allem Leerstellen, Korngrenzen, Legierungselementatome und
Versetzungen als Falle klassifiziert. Diese Fallen binden den Wasserstoff unterschiedlich
stark und geben ihn z.B. an vorbeilaufende Versetzungen ab [52], welche ihn dann auf den
Gleitsystemen zu Korngrenzen oder Korngrenzentripelpunkten transportieren. Passiert
eine Versetzung eine reversible Falle, kann diese einen Teil des dort (schwach)
gebundenen Wasserstoffs an sich binden und entlang des Spannungsgradienten im
Material mitfithren. So kann laut Literatur [235, 236] lokal innerhalb kurzer Zeit eine hohe

Wasserstoffkonzentration erreicht und eine Rissinitiierung begiinstigt werden.

Auch Schippl [237] zieht fiir die Weiterentwicklung eines Kurzrissmodells auf Basis der

Randelementemethode den Schluss, dass das Risswachstum an Korngrenzen durch
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Wasserstoff begiinstigt wird. Dies begriindet er damit, dass an Korngrenzen eine hohe
Defektstruktur vorliegt und der dort eingelagerte Wasserstoff eine Dekohdsion

begiinstigt.

Somit fiihrt der Effekt der Poren- und Leerstellenbildung (siehe Abbildung 78 d) nicht nur
zu lokalen Spannungsiiberhhungen, sondern auch zu weiteren
Einlagerungsméglichkeiten fiir diffundierenden oder durch Versetzungen transportierten
Wasserstoff (sieche Abbildung 78 e). In Kombination fiihren beide Effekte dazu, dass lokal

eine hohe Wasserstoffkonzentration erreicht wird, welche eine Rissinitiierung begtinstigt.

Die lokal stirkere Versetzungsbewegung (siehe Abbildung 79) lasst sich durch den HELP-
Mechanismus [159 - 162] erklaren. Dieser bewirkt durch eine Wasserstoffanreicherung im
Verzerrungsfeld einer Versetzung eine erleichterte Beweglichkeit dieser Versetzungen.
Dafiir wird zwischen Versetzungen und Hindernissen die Wechselwirkungsenergie
herabgesetzt, was bereits bei niedrigen Spannungen eine Versetzungsbewegung
ermdglicht. Der daraus resultierende Versetzungsaufstau (schematisch in Abbildung 78 b
dargestellt) fiihrt an den Korngrenzen zu lokalen Spannungsiiberh6hungen nach Tanaka

und Mura [83].

Trotz der beobachteten Einfachgleitung an Korngrenzen wird eine Martensitbildung
beobachtet, wobei die Martensitnadeln von den Korngrenzen aus ins Korninnere
wachsen. Der gebildete Martensit ldsst den anwesenden Wasserstoff aufgrund seiner
Gitterstruktur deutlich schneller (Faktor 10) in Bereiche hoher Spannungen diffundieren
als die benachbarten, austenitischen Gitterbereiche. Dies fiihrt zusammen mit der sich
ausbildenden Leerstellendichte an den Korngrenzen und dem Wasserstofftransport durch
die lokal aktiveren Versetzungen zu einer erhohten Wasserstoffkonzentration an den

Korngrenzentripelpunkten (siehe Abbildung 78 d und e).

e) Rissinitiierung: Dekohésion der Korngrenze

Die zuvor beschriebenen Teilschritte der Ermiidungsschadigung fithren zu einer

wasserstoffinduzierten Rissinitiierung an Korngrenzentripelpunkten (siehe Abbildung
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78 f). Der letzte Teilschritt, die Auftrennung der Bindungen, die zur Rissinitiierung fiihrt,
lasst sich mit dem HEDE-Mechanismus erklaren, welcher auf der Dekohdsion von

Bindungen, Korn- und Phasengrenzen basiert [2].

Besonderheiten der Rissinitiierung des X2-9

Eine gesonderte Betrachtung der Rissinitiierung in X2-9 Proben verdeutlicht, dass die
Rissinitiierung im Vergleich zum unbeladenen Referenzzustand durch Wasserstoff nicht
nur an Korngrenzentripelpunkten verschoben wird. Die Rissinitiierung wird bereits bei
einer deutlich niedrigeren Spannungsamplitude (Ao, =430 MPa zu 460 MPa) beobachtet,
als sie im unbeladenen Referenzproben zur Rissbildung erforderlich ist. Versuche an
Vakuum wurden abgebrochen, da bis zu einer Lastspielzahl von 7-10* Zyklen keine
Rissinitiierung beobachtet werden konnte. Diese Proben wurden damit fiir diese

Versuchsreihe als Durchlaufer eingestuft.

Fiir einen dem hier untersuchten X2-9 &hnlichen, metastabilen austenitischen
Edelstahl 304 fand Roth [74] bei Ermiidungsversuchen im LCF-/HCEF-Bereich, dass
zwischen verschiedenen Atmosphéren ein grofler Unterschied in der Rissinitiierung und
Martensitbildung vorliegt. So musste er im Vergleich zu Versuchen an Laborluft die
Spannungsamplitude deutlich anheben, um Risse in Vakuum zu initiieren. Im Vergleich
zu den an Vakuum durchgefiihrten Versuchen ist bei Roth die Laborluft die schadigende
Komponente, die zu einer fritheren Rissinitiierung fiihrt. Mit jener fehlenden Laborluft
und damit dem Fehlen von Atmosphérenbestandteilen auf der Probenoberflache erklart
Roth, dass das Wiederverschweifien von frisch gebildeten Oberfldchen das Risswachstum

hemmt.

Die hier untersuchten, unbeladenen Proben in Vakuum zeigten ebenfalls eine starke
Plastifizierung und eine ausgepragte Martensitbildung (siehe Abbildung 80), welche in
Ihrer Auspragung kaum von den anderen Versuchsreihen abweicht. Roth stellt ebenfalls
keine signifikante Erhohung der Martensitbildung in Vakuum im fest, obwohl die
plastische Zone vor der Rissspitze im Vergleich zu Laborluftversuchen grofier ausgebildet

wurde. In der Literatur [238] finden sich Ergebnisse zur Ermiidung eines AISI304L
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Edelstahls, die das Gegenteil zeigen. Allerdings wurde hier mit einem
Spannungsverhaltnis von R=0,05 getestet, was zu einer ausgeprégteren Plastifizierung
und Martensitbildung fiihren kann. Neben den durch die Martensitbildung hervor-
gerufenen Druckeigenspannung erklért vor allem das WiederverschweifSen der ein- und
austretenden Gleitbander [72, 73], dass bei Versuchen in Vakuum entsprechende Durch-

laufer ohne Rissinitiierung beobachtet wurden.

Die gebildete Menge an verformungsinduziertem Martensit ist bei dem hier untersuchten
X2-9 unabhéngig von einer Wasserstoffvorbeladung dhnlich hoch. Der Martensit bildet
sich deutlich globaler in der Probe und dabei ausgeprdgter um die beobachteten
Rissverlaufe als es bei X2-12 Proben beobachtet wurde. Dies ldsst sich durch die Stapel-
fehlerenergie ysr des X2-9 erklaren, welche im Vergleich zu dem X2-12 deutlich geringer
ist (siehe Tabelle 3, ysr = 21,52 mJ/m? (X2-9) zu 41,86 mJ/m? (X2-12)). Die Anwesenheit von
Wasserstoff in austenitischen Edelstahlen fiihrt dabei zu einem weiteren Absinken der
Stapelfehlerenergie ysr (siehe Kapitel 2.3.6), wodurch lokal leichter Martensit gebildet
werden kann. Die so gebildete krz Gitterstruktur der martensitischen Phase lasst den
anwesenden Wasserstoff schneller in Bereiche hoher Spannungen diffundieren
(siehe Kapitel 2.3.3), in denen es zu einer wasserstoffinduzierten Dekohdsion und damit

zu einer Rissinitiierung kommt.
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Abbildung 80: Exemplarische Darstellung der Mikrostruktur nach Ermiidung einer X2-9 Probe in
Vakuum, ausgeprégte Plastifizierung und Martensitbildung; links: Phasenkontrast, rechts: IPF-

Kontrast.

5.1.2  Martensitischer Edelstahl

Im Rahmen der hier durchgefiihrten Untersuchungen an dem martensitischen X3-
Edelstahl (siehe Kapitel 4.1.2) wurde beobachtet, dass die Zyklenzahl der Rissinitiierung
stark von der umgebenden Atmosphére und einer Wasserstoffvorbeladung abhangt. So
wurde gezeigt, dass unbeladene Proben in Vakuum zu einer deutlich spéteren

Rissinitiierung neigen als entsprechende Referenzproben an Laborluft.

Im HCF-Bereich beobachtete z.B. Roth [74], dass im Vakuum keine Risse initiieren, wenn
die Spannungsamplitude genauso hoch wie in Versuchsreihen an Laborluft gewahlt wird.
Die ausbleibende Rissinitiierung in Vakuum kann, wie in dem vorangegangenen Kapitel,
mit dem Wiederverschweifien der ein- und austretenden Gleitbandern erklart werden,
wodurch eine Rissinitiilerung hinausgezdgert oder verhindert wird. Roth musste die
Spannungsamplitude in Vakuumumgebung im Vergleich zu Versuchen an Laborluft

deutlich anheben, um Risse zu initiieren. Im Gegensatz dazu kommt es bei Versuchen im
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VHCEF-Bereich, welcher erst bei 107 Lastzyklen beginnt, auch im Vakuum zu einer
Rissinitiierung. Diese Rissinitiierung wird im Vergleich zu Versuchen im HCF-Bereich im

Werkstoffinneren an Einschliissen und Poren [239] beobachtet.

Im Vergleich zu den Versuchsreihen von Roth kommt es in den hier gezeigten Versuchen
bei gleicher Spannungsamplitude zu einer Rissinitiierung in Vakuum, welche jedoch stark
verzogert eintritt. Dies kann damit erklart werden, dass zwar zu Beginn das Wiederver-
schweilen der Gleitebenen eine Rissinitiierung verzogert, die kumulierte Ermiidungs-
schadigung schlieBlich doch zum Uberschreiten des Schwellenwertes der Initiierung

fihrt.

Werden die hier durchgefiihrten Versuchsreihen an Laborluft miteinander verglichen, so
zeigt sich durch die Wasserstoffbeladung eine Rissinitilerung bei niedrigeren
Lastspielzahlen als in den anderen Versuchsreihen. Nagumo et al. [240] fand bei der
Untersuchung der Ermiidungseigenschaften eines martensitischen Edelstahls heraus,
dass eine Vorbeladung mit Wasserstoff die Lebensdauer im Zeitfestigkeitsbereich
drastisch, die Dauerfestigkeit allerdings nicht signifikant reduzierte. Dabei wiesen
wasserstoffvorbeladene Proben eine hohere Defektdichte auf als unbeladene Referenz-
proben und bildeten deutlich frither Risse. Diese Beobachtung ladsst sich mit den hier
durchgefiihrten TEM-Untersuchungen nicht eindeutig bestitigen, da die beobachtete

Versetzungsdichte im martensitischen X3 als generell sehr hoch dokumentiert wurde.

Als rissinitiierende Mechanismen lassen sich sowohl der HELP Mechanismus als auch der

HEDE Mechanismus herausarbeiten und argumentativ vertreten.

Die sehr hohe Versetzungsdichte (sieche Abbildung 76) ist gleichbedeutend mit nur gering
moglichen Versetzungsbewegungen. Da diese Bewegungen aber durch den HELP
Mechanismus begiinstigt bzw. vereinfacht werden konnen, kann die hohe
Versetzungsdichte zu einer starken Akkumulation der Einzelbewegungen fiihren, was

wiederum rissbegiinstigend wirkt.

Die bei allen Proben detektierte, sehr hohe Defektdichte kann hier zudem als Grund fiir

eine lokal erhohte Wasserstoffkonzentration angesehen werden. Des Weiteren zeigt die
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martensitische Gefiigestruktur eine um den Faktor 10 hohere Diffusionsrate fiir
Wasserstoff. Dies fithrt dazu, dass der eingelagerte Wasserstoff sehr schnell entlang eines
Spannungsgradienten zu lokalen Spannungsiiberhohungen gelangt und so zu einer

Dekohésion (HEDE) und damit Rissinitiierung fiihrt.

Werden die Rissinitiierungsorte charakterisiert, lasst sich unabhéngig von einer Wasser-
stoffvorbeladung eine Korrelation zu ehemaligen Austenitkorngrenzen feststellen. So
zeigt die Abbildung 48 sowohl eine Rissinitiilerung innerhalb eines ehemaligen
Austenitkorns als auch die Initiierung an einer ehemaligen Austenitkorngrenze. Letztere
Initilerung wurde in einer mit Wasserstoff vorbeladenen Probe an einem

Korngrenzentripelpunkt ehemaliger Austenitkorngrenzen beobachtet.

Im Vergleich zu austenitischen Edelstdhlen oder Nickel-Legierungen sind
Rissinitiierungsorte an martensitischen Edelstahlen in der Literatur wenig erforscht. Es
wird hauptséchlich auf eine frithere Rissinitiilerung eingegangen, ohne die genauen
Rissinitiierungsorte zu charakterisieren. So fithrten Momotani et al. [241] Zugversuche mit
unterschiedlichen Dehnraten durch und untersuchten in diesem Zusammenhang einen
Einfluss von Wasserstoff auf die Materialschddigung. Hierfiir untersuchten sie die Proben
und ihre Wasserstoffumverteilung mittels Wasserstoff-Microprint- und EBSD-Technik.
Bei niedrigen Dehnraten (8,3 - 10-¢ s7) initiierten die Risse an ehemaligen Austenitkorn-
grenzen, was auf die Wasserstoffverteilung im Gefiige zuriickgefiithrt wird. Es stellte sich
heraus, dass sich der Wasserstoff bei niedrigen Dehnraten (8,3 - 10¢s') an ehemaligen
Austenitkorngrenzen anlagert. Bei hohen Dehnraten (8,3 - 10! s7) liegt der Wasserstoff
eher gleichméafig in der Martensitnadelstruktur verteilt vor. Dies fiihren die Autoren
darauf zuriick, dass der Wasserstoff nicht geniigend Zeit hat, sich in den ehemaligen
Austenitkorngrenzen zu formieren. So initiierten die Risse bei hohen Dehnraten in

ehemaligen Austenitkornern, also der Martensitnadelmatrix.

Den Wasserstoffeinfluss auf die mechanischen Eigenschaften eines Martensits
untersuchte auch Guedes et al. [242] mittels Zugversuche. Dabei stellten sie fest, dass der
diffusible Wasserstoff auf der mikrostrukturellen Skala, die der Gréflenordnung den

martensitischen Nadeln entspricht, die Rissinitiierung fordert
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Entlang von Martensitnadeln fand Singh et al. [243] Rissinitiierung. Im beladenen Zustand
fithrte eine Akkumulation von Versetzungen zu lokaler Bildung von Leerstellen und
Poren. Durch eine zyklische Belastung im LCF-Bereich wurden mehrere Risse in den

Martensitnadelgrenzen initiiert.

So lasst sich die Rissinitiierung zwischen Martensitnadeln und der Zusammenhang mit
ehemaligen Austenitkorngrenzen in den Literaturkontext einordnen. Die Wasserstoffein-
lagerungsmoglichkeiten an ehemaligen Austenitkorngrenzen konnten Momotani et al.
[241] mittels Microprint-Technik nachweisen, was die Beobachtungen in den vor-
liegenden  Untersuchungen  stiitzt.  Die  Rissinitiierung an  ehemaligen
Austenitkorngrenzen ldsst sich schliefflich mit der wasserstoffinduzierten Dekohédsion

und damit dem HEDE-Mechanismus erklaren.
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5.2 Risswachstum
5.2.1 Austenitische Edelstihle
Risswachstumskurven

Die durchgefiihrten Ermiidungsversuche an den X2-12-Proben zeigen aufgrund der
hohen Streuung der Ergebnisse keinen eindeutigen Einfluss von Wasserstoff auf die
Risswachstumsraten (siehe Abbildung 49 b). Eine hohe Streuung und einen mafiigen
Einfluss von Wasserstoff auf die Ermiidungseigenschaften dieser Materialcharge im LCF-
Bereich beobachtete Sattler [8] in dem dieser Arbeit vorangegangenen Projekt. Er unter-
suchte unter anderem die erreichbaren Bruchlastwechselzahlen Ns bei Raumtemperatur
in Abhangigkeit von der umgebenden Atmosphére, wobei er die unbeladenen Proben in
Helium und Wasserstoff (jeweilige Reinheit 6.0, Druck 10 MPa) testete (siehe Abbildung
81). Ebenfalls fithrte er Zugversuche in Helium und Wasserstoff bei -50°C (siehe
Abbildung 82) durch, wobei der X2-12 auch hier nur eine geringe Anfilligkeit gegentiber
einer Wasserstoffversprodung erkennen ldsst. Zu beachten ist bei der von Sattler
durchgefiihrten = Versuchsreihe, dass die Versuche bei einer sehr hohen
Spannungsamplitude und einem R-Wert von 0,1 durchgefiihrt wurden. Die erreichbaren
Bruchdehnungen unterscheiden sich gerade bei mittleren und niedrigen
Spannungsamplituden nur wenig und lassen damit lediglich einen geringen Einfluss von
Wasserstoff erkennen. Der Einfluss von Wasserstoff nimmt bei sinkenden Temperaturen
normalerweise zu und sollte damit bei -50°C deutlich zu erkennen sein. Unterschiedliche
Temperaturen bei Zugversuchen in Wasserstoff und Helium untersuchten Zhang et
al. [244] an einem austenitischen Edelstahl und nahmen die relative Brucheinschniirung
beider Versuchsreihen auf. Dabei kamen sie zu dem Ergebnis, dass der Wasserstoff bei
Raumtemperatur zu einer geringeren Schadigung als bei niedrigen Temperaturen (200 K)
fiihrt. Sie erkldren diesen Effekt mit der Zunahme der Martensitbildung bei niedrigen

Temperaturen und den damit verbundenen, hoheren Diffusionsraten fiir Wasserstoff.

Eindeutige Hinweise auf einen Wasserstoffeinfluss auf die Ermiidungseigenschaften des

X2-12 wurden bei der Charakterisierung der Rissinitiierung (siehe Kapitel 4.1.1) und der
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Veranderung der Rissmorphologie beobachtet, auf welche im Verlauf diesen Kapitels

eingegangen wird.
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Abbildung 81: Bruchlastwechselzahl Ns in Abhdngigkeit vom Medium bei Raumtemperatur fiir
den Werkstoff X2-12 (X2-CrNi19-11 mit 12,36 % Nickel) [8].
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Abbildung 82: Kraft-Weg-Diagramme der Zugversuche des X2-12 (X2-CrNil9-11 mit
12,36 % Nickel) bei -50°C, a) in Helium und b) in Wasserstoff, nach [8].
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Im Gegensatz zu dem X2-12 zeigen die Risswachstumskurven des X2-9 einen deutlichen
Einfluss von Wasserstoff und eine geringere Streuung der Ergebnisse (sieche Abbildung
49 a). Durch die zyklische Belastung und die daraus resultierenden Verfestigung des
Materials durch eine verformungsinduzierte Martensitbildung (siehe Kapitel 2.1.3)
konnen Risse in Referenzproben beobachtet werden, die ab einer Risslange von ca. 80 um
keine signifikante Risswachstumsraten im weiteren Verlauf aufweisen. Dass diese
initiierten Mikrorisse nicht weiter wachstumsfahig sind, spricht dafiir, dass eine
Spannungsamplitude nahe der Dauerfestigkeit des Materials genutzt wurde. So kann
aufgrund der lokalen Anisotropie der Mikrostruktur und der durch die Martensitbildung
eingebrachten Druckeigenspannung keine ausreichend hohe Spannung ausgeiibt werden,
um den Schwellenwert zum Risswachstum zu tiberschreiten. Auch Roth [74] und Miiller-
Bollenhagen [92] beobachteten in ihren Versuchen mit metastabilen austenitischen
Edelstdhlen Durchlaufer beim Unterschreiten einer gewissen Spannungsamplitude. Der
Begriff der Dauerfestigkeit ist spatestens seit Mughrabi [245] und Kanekazi [246] tiberholt,
da bei sehr hohen Lastspielzahlen (VCHE-Bereich) trotz anfinglicher Annahme einer

Dauerfestigkeit ein Risswachstum beobachtet werden kann.

Unmittelbar nach der Rissinitiierung steigen die Risswachstumsraten der vorbeladenen
Proben trotz einer im Vergleich zu den Referenzproben deutlich geringeren Spannungs-
amplitude (Ao,=430 MPa zu 460 MPa) rapide an. Bis auf eine Ausnahme liegen die
Risswachstumsraten der unbeladenen Referenzproben deutlich unter denen der
vorbeladenen Proben. Zu diesem Werkstoff liegen keine Ermiidungsergebnisse von
Sattler vor. Der Einfluss einer Wasserstoffumgebung im Vergleich zu einer
Heliumatmosphdre auf die Materialeigenschaften wurde fiir diese Variante mit
9,07 % Nickel lediglich durch Zugversuche bei Raumtemperatur (siehe Abbildung 83)
untersucht. Hierbei lasst sich ein klarer Einfluss von Wasserstoff erkennen, welcher sich
in einer deutlich geringeren Bruchdehnung und einer geringeren maximalen Zugkraft

auflert.

Eine durch Wasserstoff verursachte, deutlich schnellere Rissausbreitung wurde in der
Literatur [49, 142, 200, 246 - 248] oft beobachtet, wobei jeweils eine dem Werkstoff

angepasste und keine allgemeingiiltige Erklarung geliefert wird. Diese uneinheitliche
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Interpretation der Ergebnisse spiegelt sich in den unterschiedlichen Versprodungs-
mechanismen wieder (siehe Kapitel 2.3.8), die sehr unterschiedlich den schiadigenden

Einfluss von Wasserstoff auf die Ermiidungseigenschaften zu erkldren versuchen.
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Abbildung 83: Kraft-Weg-Diagramme der Zugversuche des X2-9 (X2-CrNi19-11 mit 9,07 % Nickel)

bei Raumtemperatur, a) in Helium und b) in Wasserstoff, unbearbeitet entnommen aus [8].

Werden die zuvor gezeigten Risswachstumskurven entsprechend ihrer Risswachs-
tumsrate da/dN {iiber AK aufgetragen (siehe Abbildung 84), so ergibt sich eine fiir eine
Kurzrissausbreitung typische Darstellung. Hier ist sowohl bei dem X2-12 als auch bei dem
X2-9 mikrostrukturelles Risswachstum in Form von oszillierenden Risswachstumskurven
entsprechend der Auffassung in der Literatur [7, 74, 249] zu erkennen und ebenfalls der
Abbildung 51 zu entnehmen. So finden sich sowohl verlangsamte als auch beschleunigte
Kurvenbereiche die aufeinander folgen und in mikrostrukturellen Barrieren ihre Ursache
haben. Wichst ein kurzer Riss auf eine Barriere zu, verlangsamt sich die Risswachs-
tumsrate kontinuierlich und findet direkt vor dieser Barriere ihr Minimum. Die Barriere
wird erst tiberwunden, wenn der Schwellenwert der dafiir notwendigen Spannung tiber-
schritten wird, das Ergebnis ist eine schlagartig ansteigende Risswachstumsrate. Somit
kann der Einfluss von Wasserstoff auf die Risswachstumsrate bei X2-12 durch eine starke
Streuung der Ergebnisse nicht eindeutig gezeigt werden. Dem gegentiber steht der Stahl
X2-9, dessen Risswachstumsraten durch eine Wasserstoffvorbeladung auf einem deutlich

hoheren Niveau liegen als die der Referenzproben.
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Abbildung 84: Risswachstumsverhalten aufgetragen als da/dN {iber AK fiir natiirlich gebildete

Ermiidungsrisse; a) X2-12, b) X2-9; rot: vorbeladene Proben, schwarz: Referenzproben.

Martensitbildung wihrend des Risswachstums

Die wiahrend der Ermiidung beobachtete Martensitbildung wurde bereits im Rahmen der
Diskussion der Rissinitiilerung (siehe Kapitel 5.1.1) erdrtert, da eine martensitische
Struktur den Wasserstofftransport im Gefiige beschleunigt und so die Rissinitiierung
begiinstigt. Da die Martensitbildung ebenfalls wahrend des Risswachstums eine

iibergeordnete Rolle spielt, wird an dieser Stelle weiter darauf eingegangen.

Der X2-12 zeigt unabhéingig von einer Wasserstoffvorbeladung oder -umgebung nur eine
geringe, wenn auch vorhandene und um den Rissverlauf lokalisierte Martensitbildung.
Die Abbildung 85 stellt eine Gegentiberstellung verschiedener Risse in unterschiedlichen
Wasserstoffzustanden dar. Hierbei zeigt der in Wasserstoffgas getestete X2-12 [250]
(Abbildung 85 c) eine deutlich geringere Martensitbildung als bei vorbeladenen Proben
der gleichen Charge. Dies ldsst den Schluss zu, dass in der Wasserstoffatmosphére der
direkte Kontakt zu der zyklisch verformten Probe zu einem héheren Wasserstoffeintrag
und damit einer geringer ausgepragten martensitischen Phase fiihrt. Hier konkurrieren
zwei gegensdtzliche Mechanismen. Zwar reduziert anwesender Wasserstoff die
Stapelfehlerenergie ysr und erhéht damit die Moglichkeit zur Martensitbildung,
allerdings fithren wirkende Wasserstoffmechanismen wie der HELP-Mechanismus zu
einer Lokalisierung der plastischen Verformung und damit zur insgesamt geringeren

Martensitbildung.



Diskussion 137

Abbildung 85: Exemplarischer Vergleich der Martensitbildung in X2-12 a) vorbeladene Probe
(365 MPa, 46.000 Zyklen), b) Referenzprobe (365 MPa, 66.000 Zyklen) und c) unbeladene Proben in
10 MPa Hz-Atmosphére (270 MPa, 24.000 Zyklen) nach [199]; obere Reihe: Phasenkontrast, untere
Reihe: IPF-Kontrast.

Verglichen damit bildet sich in den X2-9 Proben deutlich mehr Martensit wahrend der
zyklischen Belastung, wobei sich kein signifikanter Unterschied zwischen Referenz- und
vorbeladenen Proben erkennen ldsst (sieche Abbildung 86). Diese Beobachtung der EBSD-
Analyse lasst sich mit TEM-Aufnahmen der Mikrostruktur bestétigen (siehe Abbildung
87). Der instabilere X2-9 besitzt eine geringere Stapelfehlerenergie ysr als der deutlich
stabilere X2-12, was sich laut Literatur [146 - 150] in einer stirker ausgeprigten
Martensitbildung dufert. Dies lasst sich mithilfe der TEM-Aufnahmen belegen, welche fiir
X2-9 grofie Martensitbereiche zeigen. Solche Martensitbereiche lassen sich in den X2-12-
TEM-Aufnahmen nicht beobachten. Die Abbildung 88 zeigt die Ergebnisse von Schwarz
[251] zu der Martensitbildung vom X2-9 in Wasserstoffgas und Helium (10 MPA,
Reinheit 6.0). Die geringer ausgebildete martensitische Phase kann durch die zuvor
beschriebene Reduzierung der Stapelfehlerenergie durch den anwesenden Wasserstoff
erklart werden, was durch Murakami et al. [5] bestdtigt wird. Die Ermiidungseigen-
schaften von 304 und 316 Edelstdhlen untersuchten die Autoren in Abhéingigkeit von
verschiedenen Wasserstoffgehalten. Hierbei zeigte sich, dass bei steigendem
Wasserstoffgehalt die Martensitumwandlung lokalisiert wird. Dies ist insofern
interessant, als dass durch den anwesenden Wasserstoff und die damit einhergehende
Reduzierung der Stapelfehlerenergie die Martensitbildung begiinstigt werden sollte. Dies
kann mit einer fiir die Martensitbildung notwendigen Plastifizierung erklart werden, die

durch den Wasserstoff wiederum lokalisiert wird, wie es z.B. Lynch [2] ausfiihrt und mit
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dem HELP-Mechanismus begriindet. So kommt es im Werkstoff zu gegenlaufigen
Mechanismen, die von der Hohe der Wasserstoffbeladung abhiangen. Gleichzeitig zeigen
Murakami et al. [5], dass durch eine Wasserstoffbeladung von 23,9 wppm im Vergleich
zu Referenzproben die Rissfortschrittsrate beschleunigt wird, welche ab einem Wasser-
stoffgehalt von 70,4 wppm wieder stark absinkt. Dieses Phanomen wird mit dem
Blockieren von Versetzungsbewegungen erklart, hervorgerufen durch eine iiberséttigte

Wasserstoffkonzentration.

Die unterschiedlich ausgeprédgte Anfilligkeit der beiden untersuchten Edelstdhle X2-9
und X2-12 gegeniiber einer durch Wasserstoff beschleunigten Rissausbreitung stimmt mit
der Literatur tiberein. Pircher und Grofiterlinden [134] weisen nach, dass die Neigung zu
einer Wasserstoffversprodung mit reduzierter Stapelfehlerenergie und damit mit
zunehmendem Martensitgehalt aufgrund des hoheren Diffusionskoeffizienten zunimmt.
Kanekazi et al. [247] sowie Murakami et al. [248] zeigen an den unterschiedlich stabilen
austenitischen Edelstahlen AISI304 (8,2 % Nickel) und AISI316 (10,2 % Nickel), dass bei
dem instabileren AISI304 ein starker Wasserstoffeinfluss auf die Rissausbreitung zu
beobachten ist, wahrend der AISI316 kaum Anfélligkeiten zeigt. Dies deckt sich mit
Beobachtungen in der Literatur [5, 8, 200 - 202, 247, 252] die nahelegen, dass die
wasserstoffinduzierte Schadigung von austenitischen Edelstahlen in direkter Korrelation

zu der verformungsinduzierten Martensitumwandlung steht.
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Abbildung 86: Darstellung der Martensitbildung in a) und b) X2-9 Referenzprobe (Ag, =460 MPa,
30.000 Zyklen) und c) und d) vorbeladenen Probe (430 MPa, 35.000 Zyklen); a) und c): IPF-Kontrast,
b) und d): Phasenkontrast.
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a) Y= 21,527 m]J/m? b) ys= 41,864 m]J/m?

Abbildung 87: Gegentiberstellung der Stapelfehlerenergie und der damit ausgebildeten

Mikrostrukturen in TEM Proben von a) X2-9 und b) X2-12.

B -Austenit
B o‘-Martensit

B y-Austenit
I o‘-Martensit

Abbildung 88: Darstellung der Martensitbildung des X2-9 (Ao, =325 MPa) in a) 10 MPA Helium
und b) 10 MPa H2-Atmsophare [250, 251].
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Rissmorphologie und Versetzungsstruktur der Ermiidungsproben

Nachdem in dem Kapitel 4.2.1 bereits die oszillierenden Risswachstumsraten diskutiert
wurden, soll in diesem Abschnitt auf die unterschiedlichen Rissmorphologien
eingegangen werden. Es wurde beobachtet (siehe Abbildung 85 a und b sowie Abbildung
89), dass Risse in vorbeladenen X2-12 Proben bereits unmittelbar nach der Rissinitiierung
alternierend auf verschiedenen Gleitsystemen wachsen. Im direkten Vergleich dazu
breiten sich Risse in X2-12 Referenzproben zu Beginn glatt entlang von Gleitbandern und
Korngrenzen aus. Demgegentiiber zeigen die Rissverldufe in X2-9 Proben unabhéngig von
einer vorherigen Wasserstoffbeladung einen alternierenden Rissverlauf (sieche Abbildung
86). Dieses Verhalten deutet darauf hin, dass Wasserstoff die kritische Scherspannung fiir
das Versetzungsgleiten reduziert, was die frithe Aktivierung des Mehrfachgleitens vor der
Rissspitze erleichtert. Infolgedessen unterdriickt der Wasserstoff das typische Rissfort-
schrittsverhalten des Stadiums I und ermdglicht einen frithen Ubergang zu einem Kurz-
risswachstum durch alternierendes Gleiten, das nach Diiber [89] als Stadium Ib

bezeichnet wird.

Abbildung 89: Exemplarische Darstellung eines direkt nach der Rissinitiierung alternierenden

Rissverlaufs im Stadium Ib.
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Fiir das Verhalten der X2-12 und X2-9 Proben kénnen sowohl durch den Wasserstoff
verdnderte Versetzungsmechanismen als auch die Martensitbildung wéahrend der
Ermiidung in jeweils unterschiedlichem Mafie verantwortlich sein. Dies konnten die
durchgefiihrten zyklischen Indentierungsversuche im Mikro- und Nanobereich
(siehe Kapitel 4.3) zeigen, denn durch Wasserstoff wurde eine deutliche Zunahme der

Versetzungsbewegungen beobachtet (siehe Abbildung 63).

Die bei 1 N maximaler Indentierungskraft erzielten Ergebnisse zeigen signifikante Unter-
schiede im Verformungsverhalten von vorbeladenen und Referenzzustand des X2-9 und
X2-12. Das allgemein niedrigere Niveau der plastischen Verformung und die hthere Harte
in beiden vorbeladenen Proben wird offensichtlich durch einen Wasserstoffeffekt
verursacht (sieche Abbildung 60 a und Abbildung 61). Dariiber hinaus ldsst sich das
geringere zyklische Hartepotential der vorbeladenen Proben des X2-12 durch den HELP
Mechanismus erkldren (sieche Abbildung 5). Dieser fithrt zu einer verstarkten
Versetzungsbewegung an Hindernissen in den vorbeladenen Proben und folglich zu einer
geringeren Fahigkeit des Materials, die Versetzungsbewegung zu stoppen, wodurch das

Hartepotenzial verringert wird.

Die wasserstoffinduzierte, erh6hte Mikro- und Nanohérte wird in der Literatur von einer
Reihe von Forschern beschrieben [118, 123 bis 129]. Allerdings wurden iiberwiegend
stabile austenitische Edelstdhle untersucht, bei denen der Einfluss von Wasserstoff ohne
Phasenumwandlung beriicksichtigt wird. In den Arbeiten von Mine et al. [253] und
Shyvaniuk et al. [254] werden die Effekte der Phasenumwandlung und des Wasserstoffs
bei Untersuchungen an einem SUS304 kombiniert, weshalb die Hartesteigerung nicht
eindeutig den einzelnen Effekten der Wasserstoffversprodung oder der
Phasenumwandlung zugeordnet werden kann. Dariiber hinaus ist die Bestimmung der
Mikrohérte mit massiven plastischen Verformungsvorgéngen in einem relativ grofSen
Volumen unterhalb des Indentierungskorpers verbunden, so dass hierbei der Einfluss des
HELP-Mechanismus vernachlassigt werden kann [118]. Bei den zyklischen
Nanoindentierungsversuchen ist die Verformung lokal begrenzter und es dominieren
mikroplastische Verformungsprozesse, was zu einem hdheren Einfluss des HELP-

Mechanismus und damit zu einem geringeren Hartepotential fiihrt. In der Literatur
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finden sich Hinweise auf eine verringerte MaterialflieSspannung, die auf den HELP-

Mechanismus zuriickgefiihrt wird.

Die Versetzungsanordnung wurde mittels TEM-Proben charakterisiert (siehe
Kapitel 4.4.1), welche aus den zuvor beschriebenen Ermiidungsversuchen entnommen
wurden. Die X2-12-Proben zeigen eine generell hohe Dichte von Zellstrukturen, was
typisch fiir Proben aus Bereichen hoher plastischer Verformung ist [65]. Hohe plastische
Verformungen sind vor allem vor Rissspitzen zu finden. Ebenfalls typisch ist, dass ein
Gradient der Zellstruktur ausgebildet wird, sodass der mittlere Zelldurchmesser in
Bereichen sehr hoher Verformungen (vor der Rissspitze) kleiner wird. Auch Wang et al.
[255] konnten an einem zyklisch verformten, niedrig legierten Stahl (ferritisch-perlitisch)

entlang eines Spannungsgradienten unterschiedlich ausbildenden Zellgréfien zeigen.

Auffallend in Abbildung 90 ist, dass die Rissmorphologie nicht nur, wie zuvor
beschrieben, an der Oberfldche deutliche Unterschiede zeigt, sondern auch in der Tiefe.
Der Riss in der Referenzprobe ist deutlich geradliniger, wahrend der Riss in der mit
Wasserstoff beladenen Probe sehr grob alternierend durch die Zellstruktur voranschreitet.
Sehr deutlich zu erkennen ist (siehe Abbildung 90 a und c), dass die Zellgrofie in der
Referenzprobe nahe der Rissspitze deutlich kleiner ist als es bei der Wasserstoffprobe der
Fall ist (siehe Abbildung 90 b und d). Dieses Phanomen erklart die Ausbildung einer
alternierenden Rissmorphologie in Korrelation zu der beobachteten Zellstruktur der
Versetzungen in vorbeladenen Proben. Durch den wirkenden HELP Mechanismus ist die
Mobilitdt der Versetzungen in vorbeladenen Proben deutlich héher, was in den zuvor
beschriebenen Ergebnissen bereits gezeigt werden konnte. Dies fiihrt zu der Ausbildung
von grofieren Zellstrukturen, da Versetzungen in der Lage sind, weitere Wege
zuriickzulegen. Der hierdurch alternierende Rissverlauf ist damit keine direkte
Konsequenz von ermoglichtem Quergleiten wie zuvor postuliert. Die Risse folgen in der
Tiefe der Versetzungsmorphologie, womit der alternierende Rissverlauf als indirekte

Folge des HELP-Mechanismus betrachtet werden kann.

Im Gegensatz zum X2-12 weisen die TEM-Aufnahmen der X2-9 Proben (siehe Abbildung
91) im vorbeladenen und Referenzzustand keine signifikanten Unterschiede auf. Der im

Vergleich zu den X2-12 Proben geringere Nickelgehalt des X2-9 fiihrt jedoch zu einer
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deutlich geringeren Stapelfehlerenergie ysr [149]. Hierdurch neigt der X2-9 eher zu einer
verformungsinduzierten Phasenumwandlung bei der Ermiidung, wahrend der X2-12 rein
durch Versetzungsgleiten verformt. Die gebildete martensitische Phase weist im Vergleich
zur austenitischen Phase eine hohere Harte und Festigkeit auf [74]. Durch den
entsprechenden Volumenanstieg vor der Rissspitze und den daraus resultierenden
Druckspannungen wird das Risswachstum behindert. Wahrend des Risswachstums ist
das Umgehen dieser Phasen effizienter, als das Durchlaufen des harten Martensits. Daher
zeigen sowohl die Referenz- als auch die vorbeladenen X2-9-Proben alternierende

Rissverlaufe.

Dabei ist zu beachten, dass die Phasenumwandlung die Wasserstoffdiffusionsfahigkeit
um mehrere Gréflenordnungen erhoht [134]. Aufgrund der hoheren Diffusionsrate wird
der Wasserstoff schneller zur Rissspitze und anderen Bereichen mit hohen Spannungen
transportiert. Wasserstoffeffekte wie der HELP-Mechanismus reduzieren hier in Folge
dessen die lokalen Fliespannungen und fithren zu einem beschleunigten Risswachstum,

wie in den Risswachstumskurven zu erkennen ist (sieche Abbildung 49 und Abbildung 54).
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Abbildung 90: TEM-Aufnahmen des X2-12 a, c) in Referenzzustand und b, d) in vorbeladenen

Zustand, a) und b) STEM-Aufnahmen, c) und d) TEM-Aufnahmen.
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0.5 ym

Abbildung 91: TEM-Aufnahmen von X2-9 a, c) in Referenzzustand und b, d) vorbeladener

Zustand.

Obwohl sich die beiden untersuchten Edelstdhle X2-12 und X2-9 in ihrer Legierungs-
zusammensetzung nur durch eine Differenz von 3,3 % im Nickelgehalt unterscheiden,
zeigen sie ein gdnzlich unterschiedliches Ermiidungsverhalten und stark differierende
Wasserstoffanfilligkeit. Beide Edelstdhle neigen zu einer verformungsinduzierten
Martensitbildung, wobei diese durch die geringere Stapelfehlerenergie bei dem X2-9
deutlich ausgeprégter zu beobachten ist. Bei beiden Edelstdhlen konnte keine von dem

Wasserstoffgehalt abhingige Anderung des Martensitgehaltes nachgewiesen werden.
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Dies steht nicht in Widerspruch zu einer Absenkung der Stapelfehlerenergie durch
Wasserstoff. Auch Murakami [5] beobachtete erst bei sehr hohen Wasserstoffgehalten
(70 wppm), welche deutlich {iber den hier eingebrachten liegen (maximal 40 wppm), eine
Verminderung der Martensitbildung. Bei mittleren Wasserstoffgehalten konnte
Murakami eine starke Martensitbildung und einen durch Wasserstoff beschleunigten
Rissfortschritt zeigen. Wie in Kapitel 5.2.1 dargelegt, konkurrieren hier zwei
gegensitzlichen =~ Mechanismen. Der anwesende Wasserstoff reduziert die
Stapelfehlerenergie ysr und erhoht damit die Moglichkeit zur Martensitbildung. Auf der
anderen Seite fithren Wasserstoffmechanismen wie der HELP-Mechanismus zu einer
Lokalisierung der plastischen Verformung und damit zur insgesamt geringeren

Martensitbildung.

Der Einfluss von Wasserstoff auf die Risswachstumsrate ist bei dem X2-9 ausgepragter,
da er wie dargestellt zu einer starkeren o'-Martensitbildung neigt. Hierdurch kann durch
den hoheren Diffusionskoeffizienten des Martensits zusdtzlicher Wasserstoff an die
Rissspitze gelangen und ein schnelleres Risswachstum resultiert. Im Rahmen der
Ergebnisdiskussion der Rissinitiierung (siehe Kapitel 5.1.1) des X2-12 und X2-9 wurde
bereits ausfiihrlich auf die Martensitbildung wihrend der zyklischen Belastung
eingegangen. In der folgenden Diskussion soll darauf aufbauen der Einfluss der

Martensitbildung auf die Ermiidungsrissausbreitung charakterisiert werden.

Da sich zwischen dem X2-12 und X2-9 signifikante Unterschiede in der
Martensitumwandlung zeigen, lasst sich der Schluss ziehen, dass die Martensitbildung
einen erheblichen Einfluss auf die wasserstoffinduzierte Schadigung nimmt. Dazu steht
die bei vorbeladenen sowie bei Referenzproben des X2-9 dhnliche Martensitbildung in
keinem Wiederspruch. Der in vorbeladenen Proben gebildete Martensit lasst den
Wasserstoff durch die hoheren Diffusionsraten deutlich schneller in Bereiche hoher
Spannungen diffundieren und fordert dort mithilfe des wirkenden, versetzungsbasierten
HELP-Mechanismus einen schnelleren Rissfortschritt. Der HELP-Mechanismus wird
ebenfalls in der sich ausbildenden Gleitbandmorphologie beobachtet, welche sich durch

Wasserstoff lokal begrenzt in einem hoheren Austritt aus der Probenoberflache dufSert.
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Einen starken Einfluss von Wasserstoff lassen ebenfalls die Ergebnisse der Indentierungs-
versuche erkennen, welche eine erhdhte Versetzungsaktivitit, korrelierend zum HELP-
Mechanismus, aufzeigen. Dies fiithrt zu lokalisierten Verformungsvorgéngen im Nano-
bereich, was ebenfalls in den TEM-Aufnahmen beobachtet wurde. Die TEM Aufnahmen
erkldren zudem die beobachteten Unterschiede in der Rissmorphologie (sieche Abbildung
92). Die Risse in X2-12 Proben verlaufen direkt nach der Rissinitiierung
wasserstoffinduziert alternierend, wéahrend sie in X2-9 Proben unabhingig von

Wasserstoff alternieren.

Bei den X2-12 Proben stimmen die Ergebnisse der Indentierungsversuche und die TEM-
Ergebnisse iiberein und lassen eine Kombination aus lokal erhohter Plastifizierung und
erhohter Versetzungsbeweglichkeit vermuten. Die X2-9-Legierung weist dariiber hinaus
eine signifikante Zunahme der Versetzungsmobilitét in den Indentierungsversuchen auf,
was ebenfalls ein sehr starker Indikator fiir den HELP-Mechanismus ist. Die TEM-
Ergebnisse zeigen jedoch keine modifizierte Versetzungsstruktur, die durch den HELP-
Mechanismus analog zu X2-12 erklart werden kénnte. Das Gefiige vor der Rissspitze wird
von der Phasenumwandlung dominiert, da die Stapelfehlerenergie im Vergleich zu dem
X2-12 deutlich niedriger ist. Der gebildete Martensit beschleunigt die Diffusion des
Wasserstoffs zur Rissspitze. Dort wirkt sich der bei den Indentierungsversuchen
beobachtete HELP-Mechanismus aus, der aufgrund einer stark erleichterten

Versetzungsbewegung zu einem schnelleren Risswachstum fiihrt.
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Abbildung 92: Schematische Darstellung verschiedener Zellstrukturen und der daraus
resultierenden Rissausbreitung in Referenz (rot markiert)- und Wasserstoffproben (blau markiert)

des a) X2-9 und b) X2-12.

Rissinitiierung durch definiert eingebrachte Kerben

Zusatzlich zu den zuvor beschriebenen Versuchsreihen wurden Proben aus X2-9 mit
zuvor eingebrachten Kerben ermiidet. Diese Versuchsreihen (1 Hz, RT, siehe in
Kapitel 42.1) wurden an wasserstoffbeladenen (26 wppm) und unbeladenen
Referenzproben durchgefiihrt, welche jeweils durch die in Kapitel 3.3.1.2 beschriebene
Probenpréaparation scharf bzw. rund gekerbt wurden. Die Spannungsamplitude ca betrug
bei allen Proben Ag,=430 MPa. In Abbildung 54 ist zu erkennen, dass Risse in rund
gekerbten Referenzproben in einem &hnlichen Zyklenbereich initiieren wie Risse in
ungekerbten, vorbeladenen Proben. Dies ldsst schlussfolgern, dass eine
Wasserstoffvorbeladung einen ahnlich schidigenden Einfluss wie rund eingebrachte

Kerben aufweisen.

Die gekerbten Referenzproben weisen eine starke Empfindlichkeit gegeniiber der

eingebrachten Kerbgeometrie (rund, spitz) auf. Diese duflert sich in einer deutlich
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fritheren Rissinitiierung und zu hoheren Risswachstumsraten bei scharf gekerbten
Proben. Eine Lokalisierung der zyklischen plastischen Verformung an scharfen Kerben

kann die frithere Rissinitiierung begiinstigen.

Der Vergleich der rund gekerbten Proben zeigt eine sehr viel friihere,
wasserstoffinduzierte Rissinitiierung im Fall der vorbeladenen Ermiidungsproben. Des
Weiteren konnte in rundgekerbten Referenzproben eine multiple Rissinitiilerung im
Kerbgrund beobachtet werden. Dies lasst sich durch eine grofier ausgeprégte plastische
Zone erkldren. Im Gegensatz dazu bilden vorbeladene Proben nur einen Riss im
Kerbgrund, was auf eine Lokalisierung der plastischen Verformung zuriickgefiihrt
werden kann. Die friihere Rissinitiierung kann anders als bei den ungekerbten Proben
ohne eine Einwirkung einer Martensitbildung erklart werden. Bei gekerbten Proben ist
die lokale Spannung im Kerbgrund bereits so erhoht, dass die Diffusionszeit von
Wasserstoff nicht ausreicht, um bis zur detektierten Rissinitiierung weiteren Wasserstoff
zur lokalen Spannungsiiberhdhung zu transportieren. Zusammen mit der Lokalisierung
der plastischen Verformung (HELP-Mechanismus) und der daraus resultierenden
Spannungsiiberhohung kommt es durch eine wasserstoffinduzierte Dekohdsion der
Bindungen (HEDE-Mechanismus) zur Rissinitiierung. Bei scharf gekerbten Proben zeigt
sich ebenfalls eine durch Wasserstoff begiinstigte, frithere Rissinitiierung, wobei der
Unterschied zu Referenzproben weniger signifikant ausfillt wie bei rund gekerbten

Proben.

Die beobachteten Risse wachsen, abgesehen von rund gekerbten Referenzproben,
unabhingig von einer Wasserstoffvorbeladung und der Kerbform mit &hnlichen
Rissfortschritten. Dies spricht fiir eine generell lokale Spannungsiiberhhung, welche
auch ohne Wasserstoff zu hohen Rissfortschritten fithrt. Demnach scheint der

Wasserstoffeinfluss mit steigenden AK-Werten an Einfluss zu verlieren.

Um den Effekt der dhnlichen Risswachstumsraten abzubilden, wird im Folgenden auf die
Abbildung 93 eingegangen. Diese stellt die Risswachstumsergebnisse in der Auftragung
der Risswachstumsrate da/dN tiber den Spannungsintensititsfaktor AK zusammen. Dabei
werden die Ergebnisse der gekerbten Proben mit denen der ungekerbten Proben (Kurven

ohne Markierungen) aus vorangegangenen Versuchen verglichen. Diese Darstellung der
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Risswachstumskurven unterstiitzt die zuvor beschriebenen Ergebnisse des
Risswachstums in gekerbten Proben dahingehend, als dass die Risswachstumsraten aller
Risse auf einem &hnlich hohen Niveau verlaufen, ohne dass starke Einbriiche der
Wachstumsgeschwindigkeit beobachtet werden. Als einziges stechen die ungekerbten
Referenzproben heraus, deren Risswachstumsraten deutlich niedriger liegen und deren
Risswachstum teilweise zum Erliegen kommt. Des Weiteren zeigt eine der rund gekerbten
Proben ein oszillierendes Risswachstumsverhalten, wie es bei den ungekerbten Proben
beobachtet wurde. Der eingebrachte Vergleich zu den ungekerbten Proben zeigt auf, dass
durch den Wasserstoff natiirlich initiierte Risse ein dhnliches Risswachstumsverhalten

besitzen wie rund gekerbte Referenzproben.

In der Literatur finden sich zwar Beispiele fiir eine Charakterisierung eines Wasserstoff-
effektes mittels gekerbter Proben [5, 200, 248], allerdings keine Untersuchungen, in denen
das Ermiidungsverhalten in gekerbten mit dem in ungekerbten Proben verglichen wird.
So untersuchte Murakami et al. [200] zwei Edelstdahle (SUS304 und SUS316) mittels
vorgekerbter Proben (Kerbform: eingebrachte Bohrung), wobei ein signifikanter Anstieg
der Risswachstumsgeschwindigkeit durch Wasserstoff beobachtet werden konnte
(siehe Abbildung 94). Dabei ziehen sie den Schluss, dass die wasserstoffinduzierte
Beschleunigung der Risswachstumsgeschwindigkeit mafigeblich mit der Menge an

gebildeten Martensits korreliert.
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Abbildung 93: Gegeniiberstellung der Risswachstumsraten da/dN iiber AK, gemessen an

vorbeladenen Proben (gepunktet) und Referenzproben (schwarz) des X2-9.
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Abbildung 94: Vergleich des Risswachstumsverhaltens unter dem Einfluss von Wasserstoff a)

SUS304, Ac,=280 MPa, R=1 und b) SUS316 Ag,=280 MPa, R=1 [200].
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5.2.2 Martensitischer Edelstahl

Um den Einfluss von Wasserstoff auf das Ermiidungsverhalten des martensitischen X3 zu
charakterisieren, wurden Ermiidungsversuche auf der servohydraulischen Priifmaschine
durchgefiihrt. Dazu wurden unbeladene Proben sowohl in einer Laborluftatmosphére als
auch im Vakuum (3,4 - 10° mbar) ermiidet und das Risswachstum mittels Fernfeld-
mikroskop beobachtet. Die untersuchten Referenzproben wiesen nach der Praparation
einen Grundwasserstoffgehalt von ca.2 wppm auf. Der Wasserstoffgehalt der
vorbeladenen Proben lag bei etwa 4-5 wppm. Die Abbildung 56 zeigt den Einfluss einer
Atmosphire und des Wasserstoffs auf die Risswachstumskurven des X3. Die Betrachtung
der Rissinitiierungszyklen zeigt ein deutliches Bild des rissbegiinstigenden Einflusses des
internen Wasserstoffs. Bei ca. 10.000 Zyklen haben fast alle Referenzproben und die
vorbeladenen Proben an Luft Risse gebildet. Erste Risse in den Vakuumproben beginnen
ca. 10.000-15.000 Zyklen spater. Fiir die Diskussion beziiglich der Rissinitiierung sei auf

das Kapitel 5.1.2 verwiesen.

Die Risswachstumsraten, welche mit untersuchten Einflussparameter (Vakuum,
Laborluft, Vorbeladung) aufgenommen wurden, zeigen deutliche Unterschiede. Bereits
der Wechsel der unbeladenen Referenzproben von Vakuum zu einer
Laborluftatmosphare fithrt zu einem schnelleren Rissfortschritt. Dies lasst sich damit
erkldren, dass in Vakuum die ein- und austretenden Gleitbander wieder miteinander
verschweifst werden. Im Gegensatz dazu kommt es in der Laborluftatmosphére zu einer
Belegung der Gleitbander mit Atmospharenbestandteilen, welche das Wiederver-
schweifien [72, 73] verhindern. Damit werden diese Gleitbander zu Mikrokerben und
fordern neben der fritheren Rissinitiierung auch den schnelleren Rissfortschritt. Dass die
unterschiedlichen Versuchsfrequenzen (0,1 Hz zu 1 Hz) innerhalb einer kleinen Streuung
keine signifikanten Unterschiede in den Risswachstumskurven aufweisen, kann mit dem
geringen Unterschied der Versuchsfrequenz erkléart werden. Fiir deutliche Unterschiede
miisste die Frequenz um mehrere Grofienordnungen gedndert werden, sodass der
Wasserstoff entweder durch lianger gedffnete Transportwege einfacher zu lokalen
Spannungsiiberhhungen transportiert werden kann, oder dieser Transport vollstandig

unterdriickt wird.
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Matsuo et al. [256] untersuchten an einem duktilen Stahlguss vom Typ JIS-FCD450 die
Frequenzabhiangigkeit des Wasserstoffeinflusses und fanden signifikante Unterschiede in
der Risswachstumsrate, abhdngig von der Versuchsfrequenz. Allerdings waren hierfiir
Versuche mit Frequenzen iiber mehrere Gréfienordnungen (1 Hz zu 0,01 Hz) notwendig,
um diesen Unterschied zu erfassen. Matsuo et al. begriinden diese Beobachtung mit dem
langer gedehnten Metallgitter und der damit mdglichen, hdheren Wasser-

stoffkonzentration an der Rissspitze.

Die Risswachstumsgeschwindigkeit an Laborluft wird durch eine Vorbeladung mit
Wasserstoff nochmals gesteigert. Dabei erreichen Risse in Referenzproben eine Lange von
ca. 400 um erst bei der 2,5-fachen Zyklenzahl der wasserstoffbeladenen Proben. Ahnliche
Ergebnisse erzielten auch Nagumo et al. [240] bei Umlaufbiegeversuchen mit zwei ver-
schiedenen hochfesten, martensitischen Edelstdhle. Die Ergebnisse zeigen, dass eine
Wasserstoffbeladung die Ermiidungslebensdauer des Werkstoffes durch eine Erhhung
der Defektdichte drastisch reduziert. Auch Sattler [8] untersuchte die Unterschiede der
Ermiidungseigenschaften von unbeladenen Proben in Helium und Wasserstoff (jeweilige
Reinheit 6.0, Druck 10 MPa) des hier vorgestellten Edelstahl X3 (siehe Abbildung 95).
Schauer [195] fand bei der Untersuchung des martensitischen Edelstahls X4CrNiMo16-5-1
eine deutliche Reduzierung der Lebensdauer durch Wasserstoff. Dabei verglich er
beladene Proben, welche in 1 MPa Wasserstoffgas ermiidet wurden, mit unbeladenen
Referenzproben an Laborluft. Er erkldrt diese Beobachtung unter anderem mit der
Rekombination von Wasserstoff an nichtmetallischen Einschliissen wahrend der elektro-
chemischen Vorbeladung. In Folge dieser Vorbeladung fiihrt der molekulare Wasserstoff
zu einer Erhohung des internen Drucks, welcher den Rissfortschritt begiinstigt. Diese

Argumentation orientiert sich an der in Kapitel 2.3.8 vorgestellten Drucktheorie.

Der durch Wasserstoff beschleunigte Rissfortschritt ldsst sich, wie in Kapitel 5.1.2
ausgefiihrt, sowohl durch versetzungsbasierte Wasserstoffmechanismen (HELP) als auch
durch wasserstoffinduzierten Dekohédsion (HEDE) erklart werden. So kann sowohl die
Akkumulation vieler kleiner, durch Wasserstoff begiinstigte Versetzungsbewegungen als
auch Wasserstoffanlagerungen an den lokalen Spannungsiiberhhungen zu einem

schnellen Risswachstum fiithren.
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Abbildung 95: Bruchlastwechselzahl Ns in Druckhelium und —wasserstoff (10 MPa) bei RT fiir den
Werkstoff X3 (X3CrNiMo13-4), R=0,1 [8].

Einfluss einer elektrochemischen Vorbeladung auf die Ermiidungseigenschaften des X3

Die X3 Versuchsreihen wurden durch die Variable einer elektrochemischen Vorbeladung
(siehe Kapitel 3.3.3.2) ergdnzt, um den Einfluss verschiedener Methoden zur Wasserstoff-
vorbeladung zu charakterisieren. Die Abbildung 57 stellt den Wasserstoffgehalt der
untersuchten Proben als integralen Wert unter den Ausgaskurven dar und gibt Auskunft
iiber das Ausgasverhalten beim Aufheizen der Probe. Dabei ist zu beachten, dass diese
Grafik nicht den Gesamtwasserstoffgehalt (wppm) darstellt; um diesen zu berechnen,
muss das jeweilige Probengewicht mitberiicksichtigt werden. Dieser so ermittelte
Gesamtwasserstoffgehalt liegt fiir beide dargestellten Proben bei 5 wppm. Eine mogliche
Erklarung fiir den Peak in der Aufheizkurve der gasbeladenen Probe im Vergleich zu der
elektrochemisch beladenen Probe ist, dass durch die elektrochemische Beladung weniger

Wasserstoff diffusibel eingelagert wird.
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Die Rissausbreitungsergebnisse der unterschiedlich beladenen X3 Ermiidungsproben
werden durch die Abbildung58 dargestellt und dabei mit zuvor untersuchten,
unbeladenen Referenzproben verglichen. Dabei féllt im Vergleich zu den Referenzproben
die deutlich friihere Rissinitiierung und die bei allen vorbeladenen Proben hohere Riss-
wachstumsrate auf. Werden die unterschiedlich stark elektrochemisch beladenen Proben
untereinander verglichen (5 wppm und 3 wppm), so weisen die starker vorbeladenen
Proben eine deutlich hohere Risswachstumsrate auf. Die Risswachstumskurven der
gasbeladenen Proben liegen trotz des Gesamtwasserstoffgehaltes von 5 wppm zwischen
denen der beiden unterschiedlich elektrochemisch beladenen Zustinden. Bis zu einer
Risslinge von ca. 200 um wachsen die Risse in den schwacher elektrochemisch
vorbeladenen Proben (3 wppm) dhnlich schnell wie die gasbeladenen Proben. Das ab
dieser Risslange beschleunigte Risswachstum der elektrochemisch beladenen Proben
steht im Einklang mit dem in Abbildung 57 dargestellten Ausgasverhalten der Proben.
Wahrend der eher diffusibel eingelagerte Wasserstoff wéahrend der Ermiidungsversuche
aus den gasbeladenen Proben ausdiffundieren kann, liegt bei den elektrochemisch
beladenen Proben weiterhin ausreichend Wasserstoff eingelagert vor und fiihrt so an der
Rissspitze weiterhin fiir einen durch Wasserstoff begiinstigten, schnellen Rissfortschritt

durch eine Dekohdsion (HEDE).

Rissmorphologie der Ermiidungsproben

In Kapitel 4.2.2 werden in Abbildung 59 die unterschiedlichen Rissmorphologien der
untersuchten Ermiidungsproben dargestellt. Die mikrostrukturelle Rissinitiierung
(siehe Kapitel 5.1.2, Abbildung 48) in X3 Proben, unabhingig von der Atmosphare und
einer Vorbeladung, findet in ehemaligen Austenitkorngrenzen statt. In mehreren
vorbeladenen Proben wurde beobachtet, dass die Risse an ehemaligen Tripelpunkten der
Austenitkorngrenzen initiierten. Die beobachteten Rissverldaufe in fast allen
Ermiidungsproben verliefen entlang von ehemaligen Austenitkorngrenzen oder entlang
von Martensitnadelgrenzen durch ehemalige Austenitkorner (siehe Abbildung 59).
Zusatzlich wurden Rissverlaufe in vorbeladenen Proben beobachtet, die sowohl

ehemalige Austenitkorner als auch Martensitnadeln durchquerten (siehe Abbildung 96).



Diskussion 157

Dies ist ein sehr energieaufwendiges und untypisches Verhalten, welches in
Referenzproben nicht beobachtet werden konnte. Des Weiteren ist eine starke
Verzweigung des Rissverlaufs zu erkennen. Diese Beobachtungen lassen den Schluss zu,
dass Wasserstoff die notwendige Spannung zur Durchquerung des Risses von
Martensitnadeln in starkem MafSe herabsetzt. Rementeria et al. [257] untersuchten nano-
strukturierte bainitsche Stahle, welche ebenfalls eine dem Martensit dhnliche Mikro-
struktur mit ehemaligen Austenitkorngrenzen aufweisen. Hierbei konnten sie
nachweisen, dass der Rissverlauf an den Nanokorngrenzen (dhnlich den
Martensitblockgrenzen, siehe Abbildung 97) abgelenkt wurde, ohne diese zu durchlaufen.
Diese Beobachtung unterstiitzt die zuvor beschriebene Annahme, dass Risse energetisch
glinstiger entlang von Martensitnadelgrenzen verlaufen und Wasserstoff die

Hemmschwelle zum Durchlaufen des Risses der Martensitnadeln herabsetzt.

Abbildung 96: Exemplarischer Rissverlauf in einer vorbeladenen X3-Probe.
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Abbildung 97: Analyse des Risspfades entlang von Blockgrenzen in einem nanostrukturierten

Bainit; BB: Blockgrenze, TB: Zwillingsgrenze, PB: Paketgrenze [257].
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Da erneuerbare Energien und die nachhaltige Energienutzung immer wichtiger werden,
bietet die Nutzung von Wasserstoff als Energietrager vielversprechende Vorteile fiir
mobile und stationdre Anwendungen. In diesen Bereichen werden héufig rostfreie Stéhle
eingesetzt, die prinzipiell zur Wasserstoffversprodung neigen. Um eine sichere
Dimensionierung von Bauteilen fiir diese Anwendungen zu gewahrleisten, ist es
notwendig, die wasserstoffinduzierten Veranderungen der Werkstoffeigenschaften,
insbesondere im Hinblick auf das Ermiidungsverhalten, zu charakterisieren. In der
Literatur wird seit langem diskutiert, welcher wahrend der Ermiidung der dominierende
Wasserstoffmechanismus ist. Dabei werden Mechanismen unterschieden, die z.B. auf der
lokal erhohten Plastizitat durch Wasserstoff (HELP) oder einer wasserstoffinduzierten
Dekohésion von Bindungen sowie Korn- und Phasengrenzen (HEDE) basieren. Dabei
werden ebenfalls hybride Mechanismen diskutiert, oder das Auftreten verschiedener

Mechanismen zu unterschiedlichen Stadien der Ermiidungsschadigung.

Der Fokus dieser Arbeit lag auf der Charakterisierung der Ermiidungseigenschaften unter
dem Einfluss von Wasserstoff wahrend der Rissinitiierung und Kurzrissausbreitung. Da
die Lebensdauer stark von der Kurzrissausbreitung dominiert werden kann [7], empfiehlt
sich gerade fiir zyklisch hoch belastete Bauteile in Kontakt mit Wasserstoff eine detaillierte
Kenntnis {iber dessen Einfluss auf die Ermiidungseigenschaften. Im Rahmen dieser Arbeit
wurden drei verschiedene Edelstdhle spannungskontrolliert zyklisch verformt und der
Einfluss von Wasserstoff auf ihre mechanischen Eigenschaften untersucht. Hierfiir
wurden zwei sich durch ihren Nickelgehalt unterscheidende, metastabile austenitische
Stahle (X2CrNil9-9 und X2CrNil9-12) sowie ein rein martensitischer Stahl
(X3CrNiMo13-4) untersucht, wobei mit Wasserstoff vorbeladene Proben mit
entsprechenden unbeladenen Proben als Referenz verglichen wurden. Die beiden
austenitischen Edelstahle neigen zu verformungsinduzierter Martensitbildung wahrend
der Ermiidung, wobei der X2-9 durch seinen geringeren Nickelgehalt instabiler ist und

damit mehr Martensit bilden kann.
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Neben in-situ Ermiidungsversuchen mit einer Miniaturpriifmaschine wurden mit
Wasserstoff vorbeladene Proben und unbeladene Proben auch mit einer konventionellen
servohydraulischen Universalpriifmaschine zyklisch verformt. Skaleniibergreifend
wurden mittels Mikro- und Nanoindentierungsversuchen das Verfestigungspotential und
der Wasserstoffeinfluss auf die Versetzungsbewegungen der verschiedenen Werkstoffe
untersucht. Die Analyse der Ermiidungsergebnisse erfolgte sowohl mittels konfokaler
Lasermikroskopie, als auch mit Hilfe des Raster- und Transmissionselektronen-

mikroskopie.

Es konnte gezeigt werden, dass die Rissmorphologie und Rissausbreitung mit
abnehmendem Nickel- und zunehmenden Martensitgehalt eine erhdhte Anfilligkeit
gegeniiber der Anwesenheit von Wasserstoff zeigt. Bei den X2CrNi19-12-Proben wird die
Rissausbreitungsgeschwindigkeit innerhalb einer starken Streuung kaum durch den
anwesenden Wasserstoff beeinflusst. Mit einem niedrigen Nickel- und hdoheren
Martensitgehalt ist der X2CrNil9-9 wesentlich anfilliger gegeniiber Wasserstoff. So
beeinflusst der anwesende Wasserstoff die Rissausbreitungsgeschwindigkeit deutlich.
Beiden austenitischen Edelstdhlen gemein ist die Veranderung der Rissinitiierungsorte
und der Gleitbandmorphologie durch Wasserstoff. Bei Referenzproben findet die
Rissinitiierung an Gleitbandern und Korngrenzen statt, wahrend bei mit Wasserstoff
vorbeladenen Proben die Rissinitilerung an grofien mikrostrukturellen Defekten wie
Korngrenzen-Tripelpunkten auftritt. Dies kann schliefflich durch den HEDE-

Mechanismus erklart werden kann.

Der mittels konfokaler Lasermikroskopie ermittelte, durchschnittliche Abstand zwischen
den Gleitbandern betrédgt in vorbeladenen Proben ca. 4,7 um, wihrend die Gleitbander in
Referenzproben nur 1,92 um auseinanderliegen. Die minimale Hohe der Gleitbander
bleibt identisch, allerdings werden die hochsten Gleitbander in den vorbeladenen Proben
im Vergleich zu den Referenzproben hoher ausgebildet (0,14 pm zu 0,08 um). Dieses
Ergebnis wurde durch Messungen der Gleitbandabstinde in unterschiedlichen

Beladungszustanden auch im Transmissionselektronenmikroskop bestatigt.

Der Einfluss verschiedener Kerbgeometrien auf das Ermiidungsverhalten konnte an dem

X2-9 ebenfalls dokumentiert werden. So &uflert sich der Wasserstoffeinfluss bei
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rundgekerbten Ermiidungsproben in Form einer deutlich fritheren Rissinitiierung
gegeniiber entsprechenden Referenzproben. Daneben zeigt sich in rundgekerbten
Referenzproben eine multiple Rissinitiierung im Kerbgrund. Im Gegensatz dazu bilden
vorbeladene Proben nur einen Riss im Kerbgrund, was auf eine Lokalisierung der
plastischen Verformung zuriickgefiihrt und auf einen dominierenden HELP-
Mechanismus hinweist. Scharf gekerbte Proben zeigen unabhdngig von ihrem
Beladungszustand sehr friih eine hohe Risswachstumsrate, wodurch der Wasserstoff hier

einen geringeren Einfluss auf die Ermiidungseigenschaften ausiibt.

Die martensitischen X3CrNiMo13-4-Proben zeigen in ihrem Risswachstumsverhalten
unter den in dieser Arbeit untersuchten Stihlen den grofitmoglichen Einfluss von
Wasserstoff. Mit Wasserstoff vorbeladene Proben weisen eine deutlich hohere
Risswachstumsrate und eine deutlich geringere Neigung =zu oszillierenden

Risswachstumskurven auf.

Die Ergebnisse der Indentierungsversuche verdeutlichen eine wasserstoffinduzierte
Zunahme der Festigkeit in Kombination mit einer Abnahme des Verfestigungspotentials
der Werkstoffe. Zusitzlich zeigen die Ermiidungsversuche mittels Nanoindierung eine
erhohte Versetzungsbeweglichkeit, die durch den Wasserstoff verursacht wurde. Es
wurde eine lokal erhohte Plastizitat beobachtet, was zu der Annahme fiithrt, dass der
HELP-Mechanismus die Versetzungsmobilitit in vorbeladenen Proben erhoht. Dies
unterstiitzt die zuvor beschriebenen Ermiidungsergebnisse, bei denen z.B. starker und
lokaler ausgebildete Gleitbander durch eine wasserstoffinduzierte, lokal erhdhte

Plastizitat (HELP) erkldren lassen.

Im Hinblick auf die TEM-Untersuchungen ist der offensichtlichste Unterschied zwischen
Referenz- und vorbeladenen X2CrNil9-12-Proben der Unterschied in der Zellgrofie vor
der Rissspitze. Vorbeladene Proben bilden aufgrund der wasserstoffinduzierten
Versetzungsmobilitdt und der lokalen Plastizitit viel grobere Zellstrukturen, was die
Funktionsweise des HELP-Mechanismus widerspiegelt. Sowohl der Referenz- als auch
der vorbeladene Zustand des X2CrNil9-12 dokumentierten, dass die Rissmorphologie
durch die Zellstruktur beeinflusst wird. Die Risse wachsen entlang der Zellgrenzen,

wodurch grobere Zellen zu dem charakteristisch alternierenden Rissverlauf in
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vorbeladenen Proben fithren. Im Vergleich dazu rufen die in Referenzproben kleiner
ausgebildeten Zellstrukturen eine nahezu geradlinigen Rissmorphologie hervor. Die
X2CrNil9-9-Proben zeigten keine eindeutigen Unterschiede in der Mikrostruktur vor den
Rissspitzen als Folge einer Wasserstoffvorbeladung. Das dominierte Risswachstum wird
sowohl bei den Referenz- als auch bei den vorbeladenen Proben mafigeblich durch die
martensitische Phasenumwandlung bestimmt. In Folge der vor der Rissspitze gebildeten
krz-Struktur erhohte sich lokal die Wasserstoffdiffusivitat, was bei den vorbeladenen
Proben zu einer beschleunigten Aktivierung des HELP-Mechanismus vor der Rissspitze
fithrt, wodurch das Risswachstum beschleunigt wird. Die in beiden Beladungszustanden
beobachtete alternierende Rissmorphologie ldsst sich durch das Ablenken der Rissspitze

an dem sich bildenden Martensit erklaren.

Die in dieser Arbeit sowie in der Forschungsarbeit von Martina Schwarz [251] generierten
Ergebnisse werden in einem auf der Randelementemethode basierenden
Simulationsmodell [237] genutzt, um die vorherrschenden Wasserstoffmechanismen
durch Simulationsergebnisse zu erforschen. Die Simulationsergebnisse zeigen, dass das
entwickelte Simulationsmodell in der Lage ist, die experimentell beobachtete
Rissmorphologie und das Risswachstumsverhalten in metastabilen austenitischen
Edelstahl vorherzusagen und damit die vorgeschlagenen Ansédtze zur Beschreibung der
Kurzrissausbreitung zu validieren. Die Simulationsergebnisse in vorbelasteten Proben
unterstiitzen unter anderem die Annahme, dass der HELP-Mechanismus wahrend des
Kurzrisswachstums eine entscheidende Rolle spielt. Durch die Weiterentwicklung des
Simulationsmodells anhand von realen Versuchsergebnisse kénnen Gefiige ohne
vorherige Experimente hinsichtlich ihrer Wasserstoffanfalligkeit untersucht werden.
Dabei kann unter anderem die Korngrofie und auch die Neigung zur Bildung von
Martensit wahrend der Ermiidung als Parameter in die Simulation eingehen und so ein
Gefiige entwickelt werden, welches eine geringere Anfélligkeit gegeniiber Wasserstoff

besitzt.

In Bezug auf weitere experimentelle Charakterisierungen der in dieser Arbeit
untersuchten Werkstoffe sollte der Schwerpunkt zukiinftig auf der Analyse der

Rissinitiierung und der Kurzrissausbreitung liegen. Dabei konnen Methoden zur genauen
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Detektion von gelostem Wasserstoff im Gefiige, wie die Hydrogen Microprint Technique
(HMT) mit Silberbromid, als Indikator fiir wirkende Wasserstoffmechanismen genutzt
werden [258]. Auch Digital Image Correlation (DIC) kann genutzt werden, um die durch

Wasserstoff beeinflusste plastische Zone vor der Rissspitze zu detektieren.

Um verschiedene Beladungszustinde besser miteinander vergleichen und dabei die
Unsicherheiten durch unterschiedliche Mikrostrukturen vermeiden zu konnen, konnen
die Versuche mit gezieltem Parameterwechsel ausgefiithrt werden. Zum Beispiel kénnen
Risse zunichst in unbeladenen Proben initiiert werden, um dann ein und dieselbe Probe
mit Wasserstoff vorzubeladen und weiter zyklisch zu verformen. Hierdurch kann
gewahrleistet werden, dass probenspezifische Unterschiede durch Variation der
Zusammensetzung, Warmebehandlung etc. die Vergleichbarkeit der Beladungszustéande

beeinflusst.
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