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Zusammenfassung

In der Offshore-Industrie werden seit langer Zeit austenitisch-ferritische Duplexstahle ein-
gesetzt, da sie im Vergleich zu herkdbmmlichen austenitischen hochlegierten Stahlen besse-
re Festigkeitseigenschaften aufweisen und gegeniiber rein ferritischen hochlegierten
Stahlen eine bessere Verformbarkeit bei gleichzeitig verbesserter Korrosionsbestandigkeit,
auch in aggressiver Umgebung, bieten. Dennoch zeigt das Schrifttum, dass es trotz dieser
guten Eigenschaften zum Versagen von Bauteilen kommen kann, bei dem Wasserstoff fir
die Schadensursache eine entscheidende Rolle spielt.

Zur Klarung der Schadigungsmechanismen unter Einfluss von Wasserstoff kann die nume-
rische Simulation einen entscheidenden Beitrag leisten, da sich experimentelle Ergebnisse
besser deuten und zwischen Labortests bis hin zu Bauteilversuchen ubertragen lassen.
Bisher wurden jedoch meistens makroskopische numerische Betrachtungen zur wasser-
stoffunterstiitzten Werkstoffschadigung in Duplexstéhlen durchgefiihrt. Die Duplexstahle
bestehen jedoch nahezu aus gleichen Teilen an austenitischer und ferritischer Phase, wel-
che unterschiedliche mechanische Eigenschaften als auch Transporteigenschaften fur
Wasserstoff aufweisen. Zugleich bedingt dies eine unterschiedliche Empfindlichkeit fir eine
wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschadigung. Daher bestand die Aufgabe dieser Arbeit in
der Erstellung eines numerischen Mesomodells eines realen Duplexgeflges, mit dem die
Abbildung des Wasserstofftransportverhaltens, der mechanischen Spannungen und Deh-
nungen sowie der Rissinitiierung und des Rissfortschrittes in den einzelnen Phasen mdglich
ist. Zudem werden moderne Rontgenbeugungsexperimente genutzt, um den Einfluss von
Wasserstoff auf die phasenspezifischen mechanischen Eigenschaften zu bestimmen.

Fir den Transport von Wasserstoff konnte eine deutliche Abhangigkeit von der Orientie-
rung der austenitischen und ferritischen Phase im Gefiige gezeigt werden, wobei der Was-
serstofftransport vornehmlich Uber die ferritische Phase erfolgt und der Wasserstoff im
Austenit starker getrappt wird. Die numerische Analyse der mechanischen Spannungen
und Dehnungen in den Phasen des Duplexstahls zeigte, dass bei einer makroskopisch
elastischen Beanspruchung des Duplexgefliges bereits lokal in den Phasen plastische
Verformungen auftreten kénnen. Damit verbunden ist ein erhdhtes Risiko fir eine wasser-
stoffunterstiitzte Werkstoffschadigung bereits im makroskopisch elastischen Bereich, wenn
ausreichend hohe Wasserstoffkonzentrationen im Duplexgeflige vorliegen. Die Ergebnisse
der numerischen Simulation entsprechen den experimentellen Beobachtungen zum Was-
serstofftransport und den lokalen Beanspruchungen in realen Duplexgefigen. Das Modell
erlaubt somit die Identifikation risskritischer Bereiche und kritischer Kombinationen von
Wasserstoffkonzentration und lokaler Beanspruchung im Duplexgeflige. Die Ergebnisse der
simulierten wasserstoffunterstitzten Werkstofftrennung stimmen mit experimentellen Be-
obachtungen zugehdriger Bruchtopographien berein.

Insgesamt wird erstmalig eine numerische Simulation der wasserstoffunterstitzten Werk-
stoffschadigung im Duplexstahl, unter Berticksichtigung der lokalen Beanspruchung und
Wasserstoffverteilung in den spezifischen Phasen (Austenit / &-Ferrit), durchgefiihrt. Die
Ergebnisse korrelieren mit experimentellen Beobachtungen und erlauben somit ein besse-
res Verstandnis fir die Mechanismen der wasserstoffunterstitzten Werkstoffschadigung in
Duplexstahlen. Die Simulationen unterstiitzen die Deutung experimenteller Ergebnisse und
ermdglichen die Ubertragbarkeit auf reale Bauteile.
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Abstract

Duplex stainless steels have been used for a long time in the offshore industry, since they
have higher strength than conventional austenitic stainless steels and they exhibit a better
ductility as well as an improved corrosion resistance in harsh environments compared to
ferritic stainless steels. However, despite these good properties the literature shows some
failure cases of duplex stainless steels in which hydrogen plays a crucial role for the cause
of the damage.

Numerical simulations can give a significant contribution in clarifying the damage mecha-
nisms. Because they help to interpret experimental results as well as help to transfer results
from laboratory tests to component tests and vice versa. So far, most numerical simulations
of hydrogen-assisted material damage in duplex stainless steels were performed at the
macroscopic scale. However, duplex stainless steels consist of approximately equal por-
tions of austenite and d-ferrite. Both phases have different mechanical properties as well as
hydrogen transport properties. Thus, the sensitivity for hydrogen-assisted damage is differ-
ent in both phases, too. Therefore, the objective of this research was to develop a numeri-
cal model of a duplex stainless steel microstructure enabling simulation of hydrogen
transport, mechanical stresses and strains as well as crack initiation and propagation in
both phases. Additionally, modern x-ray diffraction experiments were used in order to eval-
uate the influence of hydrogen on the phase specific mechanical properties.

For the numerical simulation of the hydrogen transport it was shown, that hydrogen diffu-
sion strongly depends on the alignment of austenite and &-ferrite in the duplex stainless
steel microstructure. Also, it was proven that the hydrogen transport is mainly realized by
the ferritic phase and hydrogen is trapped in the austenitic phase. The numerical analysis of
phase specific mechanical stresses and strains revealed that if the duplex stainless steel is
macroscopically loaded in the elastic range local plastic deformation occurs in both austen-
ite and &-ferrite phase. Thus, there will be an increasing risk for hydrogen-assisted damage
already in the macroscopic elastic range, if sufficiently high hydrogen concentrations are
present in the microstructure. The results of the numerical simulations correlate well with
experimental observations of the hydrogen transport and local stresses and strains in the
duplex stainless steel microstructure. Therefore, the model allows identification of crack
critical areas as well as crack critical combinations of local hydrogen concentration and
local phase specific mechanical load. The results of the numerical fracture analyses agrees
well with experimental observations on hydrogen-assisted cracking in duplex stainless steel
with corresponding fracture topographies.

Altogether, hydrogen-assisted material damage at the mesoscale level was simulated for
the first time taking into account the local stresses and strains as well as the hydrogen
distribution in the specific phases (austenite / d-ferrite) of the duplex stainless steels. The
results correlate well with experimental observations and thus allow a better insight in the
mechanism of hydrogen-assisted material damage. The numerical simulations support the
interpretation of experimental results and allow transferring results of laboratory tests to real
components.
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1 Einleitung

1 Einleitung

Die Anspriiche an Stahle gerade im Bereich aggressiver Umgebungsmedien sind in den
letzten Jahrzehnten sténdig gestiegen. Wirtschaftliche als auch konstruktive Aspekte flihren
zu immer héheren Anforderungen hinsichtlich der Widerstandsfahigkeit gegenuber korrosi-
ven Medien als auch an die Festigkeit der eingesetzten Werkstoffe. Wo friiher korrosions-
bestandige austenitische Stahle Einsatz fanden, werden heute vermehrt austenitisch-
ferritische Duplexstahle eingesetzt [1-3]. In den 60er und 70er Jahren wurde die Entwick-
lung der zunachst zufallig entstandenen Duplexstahle durch steigende Preise fiir Nickel
stark vorangetrieben [2]. Die ersten Duplex-Werkstoffe hatten noch kein solch ausgewoge-
nes Verhaltnis an austenitischer und ferritischer Phase wie die heutigen Duplexstahle.
Dennoch boten sie gegeniiber den herkdmmlich eingesetzten austenitischen Stahlen viele
Vorteile. Heutige Duplexstéhle besitzen zumeist ein ausgewogenes Verhaltnis an Austenit
und &-Ferrit von 50:50 [1, 2, 4]. Die Einstellung dieses Phasenverhaltnis wird Uber die Le-
gierungselemente, besonders Stickstoff, und die thermomechanische Herstellung erreicht.
Dadurch vereinen die Duplexstahle die sehr gute chemische Bestandigkeit, auch gegen-
Uber aggressiven Medien, der austenitischen Chrom-Nickel-Stahle (CrNi-Stahle) mit den
héheren Festigkeiten der ferritischen CrNi-Stahle [1-4]. Gleichzeitig bieten sie sehr gute
Duktilitdtseigenschaften und lassen sich somit auch sehr gut umformen [3].

Duplexstahle werden zum Beispiel im Bereich der chemischen und petrochemischen In-
dustrie, im Schiffs- und Anlagenbau sowie Offshore-Bereich, wo sie fiir den Transport und
die Lagerung von aggressiven Medien verwendet werden, eingesetzt [1, 2, 5]. Aber auch
die Bauindustrie verwendet zunehmend Duplexstahle, welche in diesem Bereich zumeist
als asthetische Designelemente gebraucht werden [6]. Durch den Einsatz von Duplexstah-
len lasst sich im Zuge des Leichtbaus gegeniliber austenitischen Stahlen auch enorm an
Gewicht einsparen [5, 7]. In Abbildung 1.1 sind typische Beispiele fiir den Einsatz von
Duplexstéahlen gezeigt.

a) Chemietanker [8] b) Offshore Plattform [9]

Abbildung 1.1: Beispiele fiir den Einsatz von Duplexstéhlen a) in Tankern fir den Transport von chemi-
schen Substanzen und b) auf Offshore-Plattformen fiir die Olférderung

In der Offshore- und Olindustrie kommen Duplexstahle auch fiir sicherheitsrelevante Bau-
teile, wie Ventile und Subsea-Rohrleitungen zum Einsatz [1, 5]. Ein Versagen dieser Kom-
ponenten zieht zumeist schwere wirtschaftliche und oft auch katastrophale 6kologische
Schaden mit sich. Bei der Verwendung von Duplexstéhlen kam es immer wieder zu Versa-
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1 Einleitung

gensfallen, deren Grund zumeist unbeabsichtigte Einsatzbedingungen waren [5]. So sind
zum Beispiel die Aufnahme von Wasserstoff im Gefiige oder eine hohe, aus der Fertigung
resultierende lokale Beanspruchung mdgliche Ursachen fir das Versagen von Bauteilen
aus Duplexstahl [5, 10, 11]. Zumal fur die Duplexstdhle zundchst angenommen wurde,
dass eine Werkstoffschadigung in salzhaltigen Medien durch anodische Metallauflésungs-
prozesse erst bei hoheren Temperaturen erfolgt [12]. Jedoch haben Untersuchungen ge-
zeigt, dass mit zunehmend negativen Potentialen (z.B. kathodischer Schutz) die Aufnahme
von Wasserstoff im Geflige eine entscheidende Rolle bei der Werkstoffschadigung hat [12—
18].

Die Klarung der Schadensursachen erfolgte zumeist liber einfache Labortests und seltener
Uber sogenannte Priifketten, die von einfachen Labortests bis hin zu ,full scale” Tests am
Bauteil reichen. In solchen Priifketten wird sich zumeist fiir die Ubertragung der Ergebnisse
zwischen den einzelnen Prifverfahren und um einen Einblick in das Materialverhalten bzw.
mogliche Mechanismen fiir ein Versagen zu erhalten, der Finite-Elemente-Methode (FEM)
bedient. Auch Taylor et al. [10] nutzen eine solche Prifkette unterstiitzt durch numerische
Simulationen. Huizinga et al. [11] verwenden in ihren Untersuchungen numerische Metho-
den zur Ermittlung der lokalen Beanspruchung.

Zur Klarung der Schadensursache und den zugrundeliegenden Mechanismen reicht es im
Fall der Duplexstéhle jedoch nicht aus, nur das makroskopische Verhalten zu betrachten.
Die Duplexstéhle haben ein austenitisch-ferritisches Geflige mit unterschiedlichen mecha-
nischen Eigenschaften als auch unterschiedlichem Wasserstofftransportverhalten. Bedingt
dadurch ist auch die Empfindlichkeit der Phasen gegenuber einer Degradation ihrer me-
chanischen Eigenschaften durch Wasserstoff sehr unterschiedlich. Im Vergleich der Pha-
sen ist festzustellen, dass die austenitische Phase als unempfindlicher gegeniber
Wasserstoff gilt und die ferritische Phase zumeist eine hohere Empfindlichkeit aufweisen
soll [19-21]. Um das Verhalten von Wasserstoff in zweiphasigen Gefligen zu klaren, kén-
nen numerische Simulationen einen entscheidenden Beitrag leisten. Zur Klarung der Ursa-
che einer wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung ist die Kenntnis tber die Verteilung
der Wasserstoffkonzentration sowie die lokale Beanspruchung in den Phasen des
Duplexstahls von besonders groflem Interesse. Dadurch lassen sich kritische Bereiche im
Geflige ermitteln, mogliche Schadensmechanismen klaren und das Verstandnis fir die
wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschadigung erweitern.

In der Literatur existieren bereits numerische Modelle, mit denen sich erfolgreich eine was-
serstoffunterstiitzte Werkstoffschadigung auch in Duplexstdhlen abbilden lie [22-25].
Jedoch operierten diese Modelle nur auf der makroskopischen Ebene. Auch auf mikrosko-
pischer Ebene bzw. Mesoebene wurden bereits numerische Betrachtungen zur Werkstoff-
schadigung durchgefiihrt. Jedoch wurden mit diesen Modellen zumeist nur duktile
Werkstofftrennungen dargestellt. Bisher existiert keine numerische Betrachtung der was-
serstoffunterstiitzten Werkstofftrennung in Duplexstahlen, welche die Einflussfaktoren loka-
le Wasserstoffverteilung und lokale Beanspruchung in den einzelnen Phasen auf der
Mesoebene berlicksichtigt. Daher war das Ziel dieser Arbeit, ein numerisches Modell zur
Abbildung der wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung in Duplexstahlen auf der Me-
soebene bereitzustellen. Die Berlcksichtigung aller Einflussfaktoren in einer einfachen und
praktischen numerischen Herangehensweise, unter Verwendung eines Modells des Real-
gefuges stand hierbei im Vordergrund. Ein weiterer Grund war auch, dass bisher ein exis-
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1 Einleitung

tierendes Modell zur Abbildung der wasserstoffunterstitzten Werkstoffschadigung auf ho-
mogene Geflige angewendet wurde. Es kann also dieses Modell genutzt und auf mehrpha-
sige Geflige erweitert werden.

Zur Durchfiihrung dieser Arbeit erfolgte zunachst eine Literaturstudie zur wasserstoffunter-
stutzten Werkstoffschadigung in austenitisch-ferritischen Duplexstahlen mit Hinblick auf die
numerische Umsetzung und experimentelle Ermittlung des Werkstoffverhaltens. Dabei wird
auf das Transportverhalten von Wasserstoff, das mechanische Verhalten und die Rissbil-
dung unter Einfluss von Wasserstoff im Duplexstahl eingegangen. AnschlieBend wird die
Vorgehensweise bei der numerischen Simulation der Werkstoffschadigung erldutert und die
verwendeten numerischen Modelle beschrieben. AbschlieRend werden die numerisch er-
mittelten Ergebnisse des Wasserstofftransports, der Spannungs-Dehnungs-Verteilung
sowie Rissinitiierung und Rissfortschritt in den Phasen des Duplexstahls dargestellt und
diskutiert.






2 Kenntnisstand

2 Kenntnisstand

In diesem Kapitel wird zunachst kurz auf die Entwicklung der austenitisch-ferritischen
Duplexstahle eingegangen und deren Herstellung, Eigenschaften sowie Schadensfalle,
verursacht durch Wasserstoff, erlautert. Im Anschluss daran wird auf die Grundlagen der
wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung in Bezug auf die austenitisch-ferritischen
Duplexstahle naher eingegangen und Mdglichkeiten zur numerischen Umsetzung erlautert.

2.1 Austenitisch-ferritische Duplexstédhle

Die ersten Duplexstahle mit austenitisch-ferritischer Gefligestruktur wurden Anfang der
30er Jahre entwickelt als festgestellt worden ist, dass sich die Giel3barkeit sowie die
Streckgrenze austenitischer korrosionsbestandiger Stahle durch ferritische Gefligeanteile
deutlich verbessern lasst [1]. Daraufhin wurde 1930 die erste Generation der Duplexstahle
in Schweden kommerziell hergestellt, da in der Zellstoffindustrie ein gegen interkristalline
Korrosion bestandiger Stahl benétigt wurde, der die bis dahin noch hoch kohlenstoffhaltigen
austenitischen Stahle ersetzen sollte [2]. In Frankreich wurde 1936 Patent auf den Duplex-
stahl URANUSS50 zugelassen. Dieser Duplexstahl hatte einen ferritischen Volumenanteil
von 20 % bis 35 % und kam aufgrund der guten Korrosionseigenschaften in der Ol-, Pa-
pier-, Lebensmittel- und pharmazeutischen Industrie zum Einsatz. Dieser Duplexstahl hatte
eine verbesserte Bestandigkeit gegenuber chloridinduzierter Spannungsrisskorrosion als
herkémmliche austenitische Stéhle, bedingt durch das zweiphasige Geflige und abgesenk-
te Kohlenstoffgehalte [2]. Jedoch waren die Phasenverhaltnisse in den Duplexstahlen der
ersten Generation noch nicht ausgewogen. Gleichzeitig wurde in Finnland die Entwicklung
von Duplexstéhlen mit ca. 25 % Chrom vorangetrieben. Durch Zugabe von Stickstoff lieien
sich die Giel3- und Schweilleigenschaften der Duplexstdhle noch weiter ausbauen und
sogar eine verbesserte Bestandigkeit gegen interkristalline Korrosion erreichen [1]. In den
60er und 70er Jahren wurde die Entwicklung der Duplexstéhle durch steigende Preise fir
Nickel und die hohe Nachfrage an korrosionsbestandigen Stahlen in der Offshore-Industrie
stark vorangetrieben [2]. Mit der Entwicklung von Prozessen zur Entkohlung der Schmelzen
in der Stahlindustrie waren die Duplexstéhle der zweiten Generation geboren. Durch die
geringen Gehalte an Kohlenstoff liel} sich die schweilitechnische Verarbeitung sowie die
Korrosionsbesténdigkeit nochmals verbessern. Neben den herausragenden Korrosionsei-
genschaften besallen diese Stadhle ein ausgewogeneres Volumenverhaltnis von austeniti-
scher und ferritischer Gefligephase, wodurch sich auch hdéhere Festigkeiten als mit
herkdmmlichen austenitischen korrosionsbesténdigen Stahlen erreichen lieRen [1, 2]. Zur
weiteren Erhdhung der Korrosionsbestandigkeit wurden diesen Stahlen noch Legierungs-
elemente wie Molybdan, Wolfram oder Kupfer zulegiert. Die zweite Generation der Duplex-
stahle entspricht dem heutigen Duplexstahl X2CrNiMo 22-5-3 (Wst.-Nummer 1.4462) [1, 2].
Ende der 80er Jahre wurden aus dieser Legierungsreihe heraus hdéher und niedriger legier-
te Duplexstahle entwickelt, die heute als Super- bzw. Leanduplexstahle bekannt sind. Die
Weiterentwicklung der Herstellungsverfahren und Legierungskonzepte ermdglicht heute die
Herstellung von Hyperduplexstahlen, die sich ohne Ausscheidung intermetallischer Phasen
schweiltechnisch verarbeiten lassen [1]. Die Herstellung und Eigenschaften von modernen
austenitisch-ferritischen Duplexstahlen sind im Folgenden naher erlautert.
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2.1.1 Herstellung und Eigenschaften

Moderne Duplexstahle zeichnen sich durch ein ausgewogenes Verhaltnis an austenitischer
und ferritischer Gefligephase aus. Die primare Erstarrung des Duplexgefiiges wird Gber die
chemische Zusammensetzung bestimmt und lasst sich mit Hilfe eines thermodynamisch
basierten mathematischen Modells [26] unter Nutzung des Chrom- und Nickelaquivalentes
wie folgt bestimmen, Gleichung (2.1) bis Gleichung (2.3).

® = Nigq - 0,75Creq + 0,257, mit 2.1)
Nieq = Ni + 0,31Mn + 22C + 142N + Cu, 2.2)
Creq = Cr + 1,37Mo + 1,5Si + 2Nb + 3Ti, und (2.3)

@ << 0: primar ferritische Erstarrung,
@ >> 0: primar austenitische Erstarrung,
@ ~ 0: ferritisch-austenitische Erstarrung.

Ist der prozentuale Gehalt an ferritstabilisierenden Elementen hoch, so erstarrt das Material
auf der chromreichen Seite des eutektischen Feldes [4], Abbildung 2.71. Dabei werden zu-
nachst Ferritkristalle (6-Eisen) in der Schmelze gebildet und mit zunehmender Abkihlung
liegt ein vollstandig d-ferritisches Gefiige vor. Mit zunehmender Abkuhlung scheidet sich
diffusionskontrolliert in der festen Phase inter- und intragranular Austenit (y-Eisen) aus [4].
Mit zunehmend langsamer Abkuhlung und gréfReren Anteilen an austenitstabilisierenden
Elementen verschiebt sich die Erstarrung der Duplexwerkstoffe mehr in Richtung der eutek-
tischen Rinne. Dennoch beginnt die Erstarrung primar ferritisch. Die ferritstabilisierenden
Elemente in der Schmelze werden dadurch reduziert und die Konzentration an austenitsta-
bilisierenden Elementen steigt leicht an. Das Gleichgewicht verschiebt sich in Richtung des
drei Phasen Bereichs Schmelze + Alpha + Gamma (S+a+y), was die Bildung von Austenit-
kristallen begiinstigt, Abbildung 2.7. Die Bildung von Austenit fihrt wiederum zum Anstieg
der Konzentration der ferritstabilisierenden Elemente. Diese wechselseitige Kristallisation,
auch flip-flop Erstarrung genannt [4], fihrt zur gleichzeitigen Erstarrung von a-Dendriten
sowie interdendritischen y-Kristallen und wiederholt sich bis zur kompletten Erstarrung der
Schmelze. Mit zunehmender Abkuhlung erhéht sich die Volumenkonzentration an Austenit
durch das Wachsen der Austenitkristalle oder auch nahezu diffusionslose Festphasenum-
wandlung des Ferrits in Austenit [4].

Bedingt durch diesen Erstarrungsvorgang entsteht ein austenitisch-ferritisches Gefiige in
einem Verhaltnis von 40:60 bis 60:40. Idealerweise ist ein Verhaltnis von 50 % Austenit zu
50 % &-Ferrit optimal fir die mechanischen und Korrosionseigenschaften des Duplexstahls
[4]. Dieses Verhaltnis Iasst sich durch eine entsprechende Warmebehandlung im Anschluss
an das Warm- oder Kaltwalzen erreichen. Zudem wird Uber die Warmebehandlung die
Kaltverfestigung sowie die Ausscheidung intermetallischer Phasen wahrend der Abkihlung
reduziert [3]. Auch das Verhaltnis der Legierungselemente in den Phasen des Duplexstahls
lasst sich so wieder anndhern. Das Ldsungsglihen wird bei Temperaturen zwischen
1040 °C und 1100 °C fur mehrere Stunden durchgefihrt [27]. Im Anschluss werden die
Stahle auf Raumtemperatur abgeschreckt, um die erneute Ausscheidung intermetallischer
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Phasen, wie in Abbildung 2.7 dargestellt, zu vermeiden. Die Zugabe von Stickstoff verbes-
sert die Anlassbehandlung und erméglicht eine leichtere Einstellung des Phasengleichge-
wichtes zwischen &-Ferrit und Austenit. Stickstoff und Kohlenstoff erweitern als
austenitstabilisierende Elemente das Austenitgebiet zu héheren Chromgehalten und ver-
schieben die Ferritbildung zu héheren Temperaturen [2, 28]. Eine Ubersicht zu mdglichen
Ausscheidungen intermetallischer Phasen ist in der Literatur von Nilsson [27] und Lo et al.
[21] gegeben.
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Abbildung 2.1: Quasi-Binérer Schnitt des Eisen-Chrom-Nickel-Phasendiagramms bei 70 % Eisen,
Bereich der Duplexstéhle (grau) und Uberblick iiber mégliche Phasenausscheidungen, nach [2, 4, 28]

Sind intermetallische Phasen in einem Duplexgefiige vorhanden, so werden zumeist eine
Erhdhung der Festigkeit sowie eine Absenkung der Duktilitat und Korrosionsbestandigkeit
festgestellt [21, 27, 29-34]. Der Duktilitatsverlust als auch die verschlechterte Korrosions-
bestandigkeit wirkt sich hinsichtlich einer wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung
negativ aus. Zumal die Ausscheidung der sproden Phasen haufig in der ferritischen Phase
bzw. an der Phasengrenze zwischen Austenit und &-Ferrit erfolgt. Saithala et al. [34] stellen
in Slow Strain Rate Test (SSRT) Versuchen am Duplexstahl fest, dass das Vorhandensein
von groferen Anteilen an sproden intermetallischen Ausscheidungen zur merklichen Re-
duktion der Zeit bis zum Versagen (TTF — Time To Failure) fuhrt. Die stéarkere Degradation
der mechanischen Eigenschaften der Duplexstahle bei Existenz von spréden intermetalli-
schen Ausscheidungen und Wasserstoff im Gefiige wird auch von anderen Autoren besta-
tigt [29, 32, 33]. Dabei genugen hier bereits geringere Wasserstoffkonzentrationen fir eine
Rissbildung als in nahezu ausscheidungsfreien Duplexstahlen.

In Abbildung 2.2 ist die typische Mikrostruktur eines gewalzten Duplexstahl dargestellt.
Deutlich zu erkennen ist die Anisotropie des Gefiiges mit der langlichen Anordnung auste-
nitischer und ferritischer Gefligephase in Walzrichtung. Bedingt durch diese langliche Ge-
fligeanordnung ergeben sich auch unterschiedliche mechanische Eigenschaften in
verschiedenen Belastungsrichtungen [35—41]. Zumeist kann ein leichter Anstieg der 0,2 %
Dehngrenze und der Zugfestigkeit, verbunden mit einem leichten Abfall der Verformbarkeit,
bei Belastung quer zur Walzrichtung festgestellt werden. Diese makroskopisch anisotropen
Werkstoffeigenschaften resultieren neben der langlichen Gefiigeorientierung auch aus der
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Kristallorientierung (Textur) der einzelnen Phasen selbst [35—41]. Hutchinson et al. [35]
stellen z.B. heraus, dass in beiden Phasen scharfe bevorzugte Kristallorientierungen vorlie-
gen. Diese flhren im Zusammenspiel beider Phasen zu einer texturellen Verfestigung,
welche in einer einzelnen Phase allein eher nicht so stark ausgepragt auftreten wirde.
Auch andere Autoren [37, 38, 41] bestatigen die texturelle Verfestigung aufgrund der kris-
tallographischen Orientierung.

Abbildung 2.2: Gefiigestruktur eines gewalzten Duplexstahls [4]

In Tabelle 2.1 sind typische Vertreter der Duplexstahle unterschiedlicher Arten aufgelistet.
Die Einteilung der Duplexstahle in vier Arten wird dabei haufig Uber die Wirksumme der
Elemente Chrom, Molybdan und Stickstoff (engl.: pitting resistance equivalent PRE) zur
Abschatzung der Korrosionsbestandigkeit gegenuber Loch- oder Spaltkorrosion vorge-
nommen [4, 27, 42], Gleichung (2.4). Je nach berechnetem PRE lassen sich die Duplex-
stahle den vier Duplextypen zuordnen: Leanduplex < 35 < Duplex < 40 < Superduplex < 45
< Hyperduplex.

PRE = Cr + 3,3Mo + 16N (2.4)

Tabelle 2.1: Typische chem. Zusammensetzungen (in Gew.-%) der vier Arten von Duplexstéhlen [43]

Leanduplex Duplex Superduplex Hyperduplex
Wst.-Nummer 1.4162 1.4462 1.4410 -
UNS-Nummer S32101 S32205 S32750 S32707
(9 <04 <0,03 <0,03 <0,03
Cr 21-22 22-23 24-26 26-29
Ni 1,35-1,70 4,5-6,5 6-8 5,5-9,5
Mo 0,1-0,8 3,0-3,5 3-5 4-5
N 0,20-0,25 0,14-0,20 0,24-0,32 0,3-0,5
Mn 4-6 <20 <1,2 <15
Cu 0,1-0,8 - <05 <1,0
PRE 25 35 43 49
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Zu sehen ist, dass mit zunehmenden Masseanteilen an Chrom, Molybdan, Stickstoff aber
auch Nickel das PRE steigt. Der Kohlenstoffgehalt ist in allen Arten sehr niedrig, was zu
einer guten Schweillbarkeit sowie Bestandigkeit gegen interkristalline Korrosion beitragt.
Die Hauptlegierungselemente der Duplexstahle sind Chrom, Nickel, Molybdan und Stick-
stoff, wobei fur die Leanduplexstéhle der Nickelanteil durch Mangan substituiert wird. Die
Substitution von Nickel durch Mangan hat auch einen wirtschaftlichen Vorteil [2, 44]. Die
herausragenden mechanischen und Korrosionseigenschaften werden durch ein ausbalan-
ciertes Verhaltnis entsprechender Legierungselemente und einem ausgewogenen Phasen-
verhaltnis erreicht. Im Folgenden soll kurz auf einige Legierungselemente und deren
Wirkung auf die Eigenschaften der Duplexstahle eingegangen werden.

Chrom

Chrom als Ferritbildner ist eines der Hauptlegierungselemente der Duplexstdhle. Ein
Chromgehalt von mindestens 12 % ist notwendig, um eine stabile Chromoxidschicht auf der
Metalloberfliche zum Schutz vor korrosiven Angriffen auszubilden [42, 44]. Die typischen
Chromgehalte liegen bei den Duplexstahlen zwischen 20-29 % und verleihen ihnen eine
erhohte Besténdigkeit gegen allgemeine Korrosion aber auch Lochkorrosion in sauren
Medien. Mit héheren Chromgehalten besteht aber zunehmend die Gefahr der Ausschei-
dung sprdder intermetallischer Phasen [21, 27] wie in Abbildung 2.1 gezeigt ist, was sich
wiederum negativ auf die mechanischen Eigenschaften auswirkt.

Nickel

Nickel ist ein stark austenitstabilisierendes Element und tragt in den Duplexstéhlen zur
Einstellung eines ausgewogenen Phasenverhaltnisses und somit zur Duktilitdt bei. Nickel
erhoht die Spaltkorrosionsbestandigkeit und unterstiitzt die Ausbildung der Passivschicht
[42, 44]. Jedoch kann die Zugabe von Nickel in Duplexstédhlen auch die Ausscheidung
intermetallischer Phasen férdern, da Nickel die Anreicherung des &-Ferrits mit den Elemen-
ten Chrom und Molybdan beguinstigt [44].

Molybdén

Molybdan gehdrt wie Chrom zu den Elementen, die den ferritischen Bereich stabilisieren.
Durch Molybdangehalte von mindestens 3 %, aber héchstens 4 %, wird die Korrosionsbe-
standigkeit in saurer Umgebung (allgemeine, lokale, Spalt- und Spannungsrisskorrosion)
verbessert [42, 44]. Der Molybdangehalt sollte jedoch 4 % nicht Gberschreiten, da Molyb-
dan die Bildung der spréden Sigma-Phase sowie die 475 °C Versprodung z.B. in ferriti-
schen CrNi-Stahlen begtinstigt [21, 27, 42].

Stickstoff

Stickstoff ist das Legierungselement mit dem meisten Einfluss auf die Gefligeausbildung,
da es die austenitische Phase auch schon bei hohen Temperaturen stabilisiert [45] und so
fur ein besseres Verhaltnis von Austenit und &-Ferrit beitragt. Auch lasst sich durch Stick-
stoff die Festigkeit und Duktilitdt der Legierungen [46], sowie die Korrosionsbesténdigkeit
und Schweil3barkeit verbessern [42, 44]. Zudem reduziert Stickstoff die Entmischung von
Chrom und Molybdéan in beiden Phasen des Duplexstahls und verringert somit das Risiko
fur die Ausscheidung intermetallischer Phasen.
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Mangan

Mangan ist ein austenitstabilisierendes Element und wird verstarkt in den Leanduplex Vari-
anten eingesetzt, um Nickel zu substituieren. Neben dem wirtschaftlichen Vorteil von Man-
gan gegenuber Nickel, erhdht Mangan die Stickstoffloslichkeit [44]. In Kombination mit
Stickstoff wird die Lochkorrosionsbestandigkeit erhdht [42, 44].

Weitere Legierungselemente

Zur Verbesserung der Korrosionseigenschaften werden den Duplexstahlen teilweise zu-
satzlich noch Legierungselemente wie Kupfer [47], Wolfram und Silizium zugegeben [42,
44]. Jedoch werden von diesen Elementen nur sehr geringe Mengen zulegiert, da diese
Elemente intermetallische Ausscheidungen begtinstigen kénnen. Silizium fordert zum Bei-
spiel die Ausbildung der Chromoxidschicht aber auch die Ausbildung der spréden Sigma-
Phase [42].

Der Kohlenstoffgehalt ist in den Duplexstahlen generell sehr niedrig gehalten, um die Aus-
scheidung von Chromkarbiden zu vermeiden und so die Resistenz gegeniber interkristalli-
ner Korrosion zu verbessern. Zudem wird die Schweillbarkeit durch niedrige Gehalte an
Kohlenstoff gefordert.

Uber diese Legierungskonzepte erreichen die Duplexstahle sehr gute Korrosionseigen-
schaften in einer Vielzahl unterschiedlich aggressiver Medien. Zudem werden gleichzeitig
hoéhere Festigkeiten erreicht, als bei den rein austenitischen oder ferritischen CrNi-Stahlen
[1, 2]. Sie kombinieren die Festigkeitseigenschaften der ferritischen korrosionsbestandigen
Stahle mit den Duktilitdtseigenschaften der austenitischen korrosionsbesténdigen Stahle.
Bedingt durch das Kaltwalzen mit anschlieRendem L&sungsgliihen kénnen in den Duplex-
stahlen sehr kleine KorngrofRen eingestellt werden [48], wodurch die Duplexstéhle héhere
Festigkeiten als rein austenitische oder rein ferritische CrNi-Stahle erreichen, Tabelle 2.2.

Tabelle 2.2: Chemische Zusammensetzung in Gew.-% und mech. Eigenschaften korrosionsbestandi-
ger Stéhle, nach [4]

Gefiige C Cr Ni DIN Rpo2in MPa R in MPa Asin %
Ferrit <0,1 13-30 <1 1.4015 345 540 20
Austenit <0, 17-26 7-26 1.4301 190 450 45
Duplex <0,1 24-28 4-7 1.4462 450 700 25

Das Verhaltnis der Phasenanteile sowie deren Beschaffenheit haben einen mafigeblichen
Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften der Duplexstahle. Hierzu wurden von einigen
Autoren Untersuchungen angestrengt, um den Einfluss des Phasenverhaltnisses [49, 50],
der KorngréRRe [48], der Anisotropie des Gefliges [35] sowie von Stickstoff [51, 52] auf die
makroskopischen mechanischen Eigenschaften zu priufen.

Floreen und Hayden [49] haben in ihrer Arbeit sogenannte ,tie-line“ Legierungen mit unter-
schiedlichen Phasenverhéltnissen von voll ferritisch bis voll austenitisch untersucht. Dabei
wurde die chemische Zusammensetzung der einzelnen Phasen jeweils konstant gehalten.
Es stellte sich heraus, dass mit zunehmendem &-Ferritgehalt auch die 0,2 % Dehngrenze
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ansteigt. Das Verhéltnis des Festigkeitsanstieges zum ferritischen Volumenanteil war bis
60 % O&-Ferrit nahezu linear. Fir hdhere &-Ferritgehalte verschwand die Linearitat zuneh-
mend. Die Autoren fihren dies auf die Zunahme der Korngré3e im &-Ferrit zuriick.

Auch Tamura et al. [50] haben den Einfluss des &-Ferritgehalts auf die Festigkeitseigen-
schaften untersucht. Dabei wurde Uber eine Warmebehandlung versucht, die Korngréfle
konstant zu halten. Auch hier lief3 sich ein konstanter Anstieg der Festigkeit mit zunehmen-
den Anteilen an &-Ferrit bis ca. 70 % feststellen. Auch sie konnten eine Abnahme der Fes-
tigkeitskennwerte mit zunehmender Korngré3e bestatigen.

Dollar und Gorczyca [48] haben den Einfluss der KorngroRe auf die FlieBeigenschaften der
Duplexstahle untersucht und gezeigt, dass sich die Festigkeit in Abhangigkeit der Korngro-
Re Uber die bekannte Hall-Petch [53] Beziehung beschreiben lasst. Bekannt ist auch, dass
ein feinkorniges Geflige verbesserte Duktilitdtseigenschaften aufweist und somit positiv
einer wasserstoffunterstitzten Werkstoffschadigung entgegenwirken kann. Jedoch hat die
KorngréRe auch einen Einfluss auf das Wasserstofftransportverhalten, wie im Kapitel 2.3.1
noch erlautert wird.

Neben der Korngrofe und dem Phasenanteil spielt die Anordnung der Phasen im Geflige,
deren mechanisches Verhalten und die Kristalltextur auch eine wesentliche Rolle fur die
Festigkeitseigenschaften der Duplexstahle [35—-41].

Duplexstahle werden heute in vielen Bereichen der Industrie eingesetzt. Wegen ihrer sehr
guten Korrosionsbestandigkeit auch in aggressiven Medien und den hohen Festigkeiten
finden Duplexstéhle vermehrt Einsatz im Offshore-Bereich, fiir den Transport von Gas und
Ol in der chemischen und petrochemischen Industrie sowie im Schiff- und Automobilbau [1,
2]. Sie ersetzen heute erfolgreich in vielen Bereichen austenitische CrNi-Stahle, wie den
Werkstoff 1.4404 (AISI 316L), und es werden vermehrt auch Leanduplex-Stahle verwendet
[1, 2, 44]. Aber auch die Lebensmittel-, Papier- und Pharmaindustrie sowie der Kraftwerks-
bau profitieren von den Eigenschaften der Duplexstahle.

Zusammenfassend lasst sich festhalten, dass die Duplexstéhle in ihrer Vielfalt ein sehr
hohes Potential gegeniber handelstblichen ferritischen und austenitischen CrNi-Stahlen
bieten. Sie haben zumeist weitaus bessere Festigkeitseigenschaften kombiniert mit einem
hohen Verformungsvermdgen. In vielen Bereichen bieten Duplexstahle einen besseren
Widerstand gegen korrosive Angriffe in einer Vielzahl aggressiver Medien als die austeniti-
schen Stahle. Da die Anforderungen an Werkstoffe bezlglich ihrer Festigkeit und Korrosi-
onseigenschaften in den letzten Jahren immer weiter gestiegen sind, bieten die
Duplexstahle somit eine glnstige Alternative zu den herkdmmlich eingesetzten Stahlen.
Zudem haben die Duplexstahle, bedingt durch den niedrigen Kohlenstoffgehalt und niedri-
gen Gehalten an Phosphor und Schwefel, eine gute Schweilbarkeit sowie Umformbarkeit.
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2.1.2 Schaden in Bauteilen, Komponenten und Anlagen aus Duplexstahlen

Trotz der herausragenden mechanischen und Korrosionseigenschaften (auch in chloridhal-
tigen Medien) kam es in der Vergangenheit bei der Verwendung von Duplexstahlen mehr-
fach zu Schadensfallen. Haufig waren unsachgemafie Verwendung oder unberiicksichtigte
Einflisse Ursache des Schadens. Im folgenden Abschnitt wird deshalb beispielhaft auf zwei
Schadensfalle und deren Ursache sowie Vermeidung eingegangen.

In vielen industriellen Bereichen treten Schadensfalle auf, die mit der schadlichen Wirkung
von Wasserstoff in Verbindung gebracht werden. Die durch Wasserstoff hervorgerufenen
Schaden sind meist mit sehr hohen Kosten und nicht selten auch mit der Gefahrdung von
Menschenleben verbunden. Haufig treten die wasserstoffunterstitzten Schaden sehr uner-
wartet auf, da bei Einsatz der Duplexstéhle verschiedene Randbedingungen oder mehrere
gekoppelte Einflisse keine Beriicksichtigung fanden. Fir die Duplexstahle wurde friiher
davon ausgegangen, dass eine Werkstoffschadigung durch Spannungsrisskorrosion in
chloridhaltigen Medien bevorzugt bei hdheren Temperaturen sowie hdheren Gehalten an
Schwefelwasserstoff (H2S) und Chloridionen durch anodische Metallauflésung, verbunden
mit Gleitprozessen, erfolgt [12]. Jingere Literatur [12-17, 54] zeigt jedoch, dass auch bei
geringeren Temperaturen und héheren pH-Werten Wasserstoff in den Duplexstahl aufge-
nommen werden kann. So kénnen Liu et al. [13], EI-Yazgi und Hardi [14], Chou und Tsai
[15], Zucchi et al. [16], Roychowdhury und Kain [17] sowie Woollin und Gregori [18] in ihren
Untersuchungen zum Verhalten von Duplexstahlen in kiinstlichem Meerwasser mit zuneh-
mend negativen Potentialen eine starke Degradation der mechanischen Eigenschaften in
Form von einer Abnahme der Duktilitdt feststellen. Die Autoren fihren den starken Duktili-
tatsabfall auf die Aufnahme von Wasserstoff im Gefuge zuriick, wobei dieser Effekt durch
hohe Schwefelwasserstoffkonzentrationen verstarkt wird [12-17, 54]. Auch geringe
pH-Werte und hohe Chloridionenkonzentrationen unterstutzen die schadigende Wirkung
des Wasserstoffs. Daher ist eine Beteiligung von Wasserstoff und somit eine Werkstoff-
schadigung durch wasserstoffunterstitzte Spannungsrisskorrosion (engl.: Hydrogen-
Assisted Stress Corrosion Cracking - HASCC) nicht auszuschlieRen [12].

So zum Beispiel auch bei Schadensfallen im Offshore-Bereich. Hier werden sehr oft
SchutzmalRnahmen getroffen, um weniger korrosionsbestandige Stahle (niedriglegierte
Stahle) vor korrosiven oder elektrochemischen Angriffen zu schiitzen. Wobei die zu schit-
zenden Stahle auch mit hdherlegierten korrosionsbestandigen Werkstoffen wie die Duplex-
stéhle elektrochemisch gekoppelt sein kénnen. Fir einen kathodischen Schutz werden
Opferanoden elektrochemisch mit den zu schitzenden Komponenten, z.B. eine Subsea-
Rohrleitung umgeben von Meerwasser, verbunden. Bei groReren zu schitzenden Kompo-
nenten wird zusétzlich ein negatives Potential angelegt. Jedoch kann ein solcher kathodi-
scher Schutz der Komponenten, in Abhangigkeit vom Potential und dem vorliegenden
Medium, zur Aufnahme nicht geringfugiger Mengen an Wasserstoff (z.B. auf der Rohrober-
flache) Uber einen langeren Zeitraum hinweg flihren [12-17, 54]. Aber auch Bakterien,
welche das im Umgebungsmedium enthaltene Sulfat reduzieren, kénnen zu einer Aufnah-
me von Wasserstoff beitragen [55]. Die so aufgenommenen hohen Mengen an Wasserstoff
beeinflussen die mechanischen Eigenschaften der betroffenen Stahle und kdnnen zu einer
oft Uber langere Zeit unentdeckten Schadigung des Werkstoffes flihren. Die Schadigung
des Werkstoffes entsteht dabei zumeist durch Zusammenwirken von hohen Wasserstoff-
konzentrationen mit weiteren Faktoren, wie Spannungen und Dehnungen sowie kritische
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2 Kenntnisstand

Gefluge oder Gefligeunregelmafigkeiten. Nachfolgend werden zwei Schadensfélle vorge-
stellt, bei denen eine Wasserstoffaufnahme unter kathodischem Schutz zum Bauteilversa-
gen beigetragen hat.

Taylor et al. [10] berichten von einem Schadensfall aus geschmiedetem Duplexstahl
(Wst.-Nr.: 1.4501, X2CrNiMoCuWN 25-7-4) im BP Amoco Foinaven Feld 190 km westlich
der Shetland Inseln. Wahrend einer routinemaRigen Druckprifung sechs Monate nach der
Installation traten in dem Verbindungsstiick zwischen der Ventilinsel (Manifold) und der
Produktionspipeline Leckagen auf. Nach Bergung der Verbindung zeigten sich Risse auf
dem gesamten Umfang der angeschweifl3ten Rohre in einiger Entfernung zur Schwei3naht
und Warmeeinflusszone, Abbildung 2.3. Bis zu dem Zeitpunkt der Druckpriifung wurden
schon weitere Rohrverteilungen aus dem gleichen Material im Feld installiert. Nach Begut-
achtung der bereits installierten Verteilungen konnten jedoch keine weiteren Risse lokali-
siert werden. Zur Feststellung der Schadensursache wurde ein Expertenteam
zusammengestellt, das sich mit dem Schadensfall in einer Reihe von Basisuntersuchungen
bis hin zu Full-Scale Tests, begleitet von numerischen Simulationen befasste [10]. Als Ur-
sache wurde ein Zusammenspiel mehrerer Faktoren ausgemacht [10]. Die Rohrleitung war
ungeschiitzt dem Meerwasser ausgesetzt, was in erster Linie kein Risiko fir eine Korrosion
darstellt, da der Werkstoff fur den Einsatz in Meerwasser geeignet ist. Jedoch wurde das
gesamte System Uber eine Aluminiumanode kathodisch geschiitzt, was zu einer Wasser-
stoffaufnahme fiihrte. Des Weiteren ergab die Untersuchung des Gefiiges eine grobe Ge-
fugestruktur mit paralleler Anordnung der austenitischen und ferritischen Gefiigeanteile in
Dickenrichtung des Rohres [10].

MANIFOLD CRACKS
6" X 6" X 2" DMaC HUBS
P17 and P13

MACHINED
SURFACE

FORGING

11 mm

CENTERE LINE 6" BORE

Abbildung 2.3: Verbindungsstlick aus geschmiedetem Duplexstahl und Ort der wasserstoffunterstlitz-
ten Rissbildung [10]

Mit Hilfe von numerischen Analysen im Abgleich mit Full-Scale Tests konnte festgestellt
werden, dass es am Ubergang des Flansches wahrend der Druckpriifung sehr lokal zu
einer plastischen Verformung kommen kann. Diese kann dazu fihren, dass lokal eine Ver-
festigung mit Erhéhung der Dehngrenze erfolgt. Dadurch bleiben die spater im Betrieb
vorherrschenden lokalen Dehnungen in diesem Bereich unterhalb der neuen Dehngrenze
und ein kaltes Kriechen wird verhindert [10]. Im Fall der versagten 6 Rohrleitung sind je-
doch die Orte der maximalen Beanspruchung wahrend des Drucktests und im spateren
Betrieb, bedingt durch die Rohrgeometrie, unterschiedlich. Deshalb kann sich der positive
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Effekt der lokalen Plastifizierung nicht einstellen, sodass im spateren Betrieb die lokale
plastische Verformung unter Einfluss von Wasserstoff mdglicherweise zu einer Rissinitiie-
rung fuhrt. Die numerische und experimentelle Prifung des Materials ergab, dass durch die
Fertigung und schweifdtechnische Verarbeitung Dehnungen in Hhe von 0,25 % im Material
vorlagen [10]. Fur die Einleitung einer wasserstoffunterstitzten Werkstoffschadigung wurde
fur die vorliegenden Bedingungen Uber Basispriifungen bis hin zum Full-Scale Test sowie
mit Hilfe numerischer Simulationen eine Gesamtdehnung von 0,5 % als kritischer Wert
bestimmt [10]. Der bei diesen Bedingungen initiierte Riss bendtigt nur acht bis zehn Tage
fur den Rissfortschritt im gesamten Werkstoff bis zum vollstandigen Versagen. Nach Ab-
schluss der Untersuchungen wurde ein Langzeitdrucktest der bereits verbauten Rohrinstal-
lationen durchgefiihrt, um auszuschlieRen, dass keine weiteren Risse in den verbliebenen
Rohrinstallationen vorhanden sind. Mit diesem Priifverfahren konnte nachgewiesen wer-
den, dass in den bereits installierten Rohren keine Schadigung vorliegt. Zudem wurden die
entsprechenden Anschlisse mit einer Polyuretaneinhausung vom kathodischen Schutz
entkoppelt. Dadurch konnten die Rohrverteilungen im Feld verbleiben und groRere 6kologi-
sche und wirtschaftliche Schaden vermieden werden [10].

Ein weiterer Schadensfall im gleichen Werkstoff wird in der Arbeit von Huizinga et al. [11]
kommuniziert. Hier versagte nach der Inbetriebnahme und einem geplanten Shutdown ein
Rohranschluss nahe der Schweil3naht, Abbildung 2.4. Durch kathodischen Schutz wurde
Wasserstoff in den Werkstoff aufgenommen und der Riss entwickelte sich nahe einer Quer-
schnittsanderung [11]. Messungen der Wasserstoffkonzentration ergaben fir den unverar-
beiteten Werkstoff eine Wasserstoffkonzentration von zwei bis zehn wt.-ppm, in
Abhangigkeit vom Ort der Messung. Durch den kathodischen Schutz wurde im geschadig-
ten Bauteil nahe der Oberflache eine Wasserstoffkonzentration von 300 wt.-ppm festge-
stellt. Zudem gehen die Autoren davon aus, dass plastische Verformungen und hohe
Spannungen im Bereich der Querschnittsdnderung eine erleichterte Wasserstoffaufnahme
ermoglichen [11]. Die Autoren bemerken, dass der Rissfortschritt (iberwiegend in der ferriti-
schen Phase stattgefunden hat. Zur Vermeidung solcher Schaden geben die Autoren an,
dass die Gesamtbeanspruchung des Bauteils (Eigen- und Lastspannungen, Spannungs-
konzentration bedingt durch die Geometrie) unterhalb von 90 % der Streckgrenze (<0,4 %
Dehnung) gehalten werden missen [11]. Zudem sollte das Potential des kathodischen
Schutzes reduziert oder der betroffene Duplexwerkstoff vom kathodischen Schutzsystem
entkoppelt werden.

Abbildung 2.4: Rissfortschritt entlang der Querschnittsdnderung in der Nahe der Schweil3naht und
Querschliff mit Riss vorwiegend im &-Ferrit (dunkel) [11]
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Diese Schadensfélle zeigen, wie wichtig die Kenntnis der Wirkung von Wasserstoff im Zu-
sammenspiel mit Spannungen und Dehnungen in einem fiir Wasserstoff sensiblem Geflige
ist, damit Schadensmechanismen aufgeklart und Schadensfélle sicher vermieden werden
kénnen.

2.2 Gefiuge und Beanspruchung

Durch den zweiphasigen Gefligeaufbau, der Gefligeorientierung resultierend aus der Her-
stellung und der Kristalltextur der Phasen haben die Duplexstéhle makroskopisch anisotro-
pe Werkstoffeigenschaften [35—41]. Zudem haben die Phasen selbst auch unterschiedliche
mechanische, thermische und Diffusionseigenschaften. Daraus ergibt sich fir die Phasen
des Duplexstahls auch eine unterschiedliche Empfindlichkeit gegeniiber einer Degradation
der mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff. Zumal allein aus den unterschiedli-
chen thermomechanischen Eigenschaften der Phasen wahrend der Herstellung eine me-
chanische Beanspruchung im Geflige resultiert, da beide Phasen unterschiedliche
thermische Ausdehnungskoeffizienten besitzen. Daher sollen nachfolgend beide Einfluss-
faktoren in Bezug auf die wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschadigung zusammenhangend
betrachtet werden.

2.2.1 Mechanische Eigenschaften und Eigenspannungen der Phasen des
Duplexstahls

Im Vergleich zu rein ferritischen und rein austenitischen Stahlen erreicht der Duplexstahl
héhere Festigkeiten als diese Stahle selbst, Tabelle 2.2. Dies lasst sich Uber die kleinere
KorngréRe in den Duplexstahlen erklaren [27, 48]. Im Vergleich der rein austenitischen und
ferritischen Stéhle untereinander zeigt sich, dass die ferritischen Stéhle eine hdhere Flie3-
grenze haben als die austenitischen Stahle. Allerdings besitzen die austenitischen Stahle
ein héheres Verformungsvermdgen.

In zahlreichen Studien wurde das mechanische Verhalten der Duplexstahle untersucht. Die
Festigkeitseigenschaften der einzelnen Phasen werden haufig mit dem Verhalten rein ferri-
tischer und rein austenitischer CrNi-Stéhle verglichen und erklart. Dennoch besteht oft
Uneinigkeit dartber, welche Phase des Duplexstahls die festere von beiden ist. So wird
zum Beispiel in der Arbeit von Johansson et al. [36] Giber Beugungsexperimente und Mikro-
héarteeindringpriifung eine héhere Festigkeit (FlieRgrenze) fir die austenitische Phase fest-
gestellt. Die Autoren Moverare und Odén [37] bestatigen dieses Verhalten und fihren die
hoéhere Festigkeit des Austenits auf die kleinere KorngroRRe und den héheren Stickstoffgeh-
alt zurlick. In den Untersuchungen von Harjo et al. [56, 57] wird Uber Neutronen- und Ront-
genbeugungsexperimente an spannungsfreien Referenzproben beobachtet, dass die
austenitische Phase friher plastifiziert als die ferritische Phase. Auch in Versuchen mit tie-
line Legierungen ist zu sehen, dass der Werkstoff mit abnehmenden &-Ferritgehalten friher
anfangt zu flieBen [49, 50]. In der Arbeit von Dakhlaoui et al. [58, 59] wird der ferritischen
Phase eine héhere FlieRgrenze zugesprochen. Zudem wird festgestellt, dass mit zuneh-
menden Gehalten an Chrom, Molybdan und Stickstoff die Harte in beiden Phasen zunimmt
und immer eine etwas héhere Mikroharte im &-Ferrit vorliegt. In Zug- und Druckversuchen
an einem Duplexstahl wird ermittelt, dass sich die MikroflieRgrenzen beider Phasen in den
Druck- und Zugversuchen voneinander unterscheiden [58, 59]. Makroskopisch kdnnen aber
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zwischen Zug und Druck keine gravierenden Unterschiede ausgemacht werden. Unabhéan-
gig von der Beanspruchung des Duplexstahls auf Zug oder Druck, konnte fur die ferritische
Phase stets eine héhere 0,2 % Dehngrenze festgestellt werden. Die Autoren Nilsson und
Chai [60] geben an, dass die Festigkeit der ferritischen Phase mit steigenden Gehalten an
intermetallischen Ausscheidungen zunimmt. Horvath et al. [52] beschrieben, dass Stickstoff
die Festigkeit in beiden Phasen durch Mischkristallbildung und zuséatzlich im &-Ferrit durch
Ausscheidung von Nitriden steigert. Die Korngrof3e, der Legierungsgehalt der einzelnen
Phasen (insbesondere Stickstoff [51]), aber auch der Fertigungsprozess sowie Stiitzeffekte
zwischen den Phasen, deren Textur und Ausscheidungen spielen fir das mechanische
Verhalten eine grolRe Rolle. In der Arbeit von Marinelli et al. [61] kann experimentell festge-
stellt werden, dass auch die kristallographische Orientierung der Kérner in den Phasen und
auch die Orientierung der Phasen untereinander einen entscheidenden Einfluss auf das
Verformungsverhalten der Phasen hat.

Der Einfluss der Kristallorientierung auf die Gitterdehnung wird auch in der Arbeit von
Hedstrom et al. [62] bestatigt. Die Autoren untersuchen die Wechselwirkung der Spannun-
gen und Dehnungen einzelner Kérner in den Phasen und zwischen den Phasen auf die
Lastverteilung im Geflige. Es wird beschrieben, dass die vorliegenden Eigenspannungen in
den Phasen sowie die Verfestigung der einzelnen Koérner die Spannungs-Dehnungs-
Wechselwirkung zwischen den Kérnern in einer Phase und zwischen den Phasen selbst
beeinflusst. Dabei wird auch berichtet, dass &-Ferrit durch Bildung von Versetzungszellen
bei héheren Dehnungen eine starkere Verfestigung erfahren kann [62]. Solch eine texturel-
le Verfestigung wird auch in anderen Arbeiten zum mechanischen Verhalten von Duplex-
stdhlen bestatigt [35-41]. Zudem tragt die Kristalltextur der Phasen neben der zeiligen
Gefluigeorientierung zur makroskopischen Anisotropie der mechanischen Eigenschaften bei.

Auch sind Oberflacheneffekte zu berlcksichtigen, wie es zum Beispiel in Beugungsexperi-
menten von Peng et al. [63, 64] festgestellt wurde. Hier zeigte sich, dass oberflachennah
Druckspannungen vorlagen, die sich durch Zugspannungen in der Probenmitte ausglichen.
In den Beugungsexperimenten wird zudem festgestellt, dass im inneren der Probe die aus-
tenitische Phase zuerst der plastischen Verformung unterliegt. Hingegen wird fur die ober-
flachennahe Schicht plastisches Fliefien zuerst in der ferritischen Phase festgestellt. Auch
Harjo et al. [56] weisen in ihren Experimenten auf einen oberflichennahen Spannungsgra-
dienten hin. Zu bemerken ist, dass in Beugungsexperimenten meist nur oberflachennahe
Messungen durchgefiihrt werden. Auch Messungen im Volumen sind maglich, jedoch ist
der Versuchsaufbau aufwendiger und es werden leistungsfahigere Strahlenquellen bend-
tigt. Fur die Beugungsexperimente wird zumeist ein ebener Spannungszustand vorausge-
setzt, der aber bei dickeren Proben mit zunehmender Eindringtiefe nicht mehr gegeben ist.
Deshalb ist die Beachtung der Spannungen in alle drei Raumrichtungen fiir eindeutige
Aussagen notwendig [56, 57].

Einigkeit besteht in der Literatur darliber, dass durch das Abschrecken nach dem L&sungs-
gliihen, bedingt durch die unterschiedlichen thermischen Ausdehnungskoeffizienten, in der
austenitischen Phase Zugeigenspannungen und in der ferritischen Phase Druckeigenspan-
nungen vorliegen [36, 37, 56, 58, 65], die makroskopisch im Gleichgewicht stehen. Die
Hohe der thermisch bedingten Eigenspannungen wird jedoch mit unterschiedlichen Werten
angegeben. Siegmund et al. [65] messen Druckeigenspannungen in Héhe von 352 MPa in
der ferritischen Phase eines Duplexstahls nach mehreren thermischen Zyklen. Zugeigen-
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spannungen in gleicher Héhe werden fur die austenitische Phase gemessen. Harjo et al.
[56] ermitteln in ihren Versuchen an spannungsfreien Referenzproben thermisch bedingte
Druck- und Zugeigenspannungen in Héhe von 500 MPa fiir die ferritische und austenitische
Phase. Auch geringere Werte werden von anderen Autoren gemessen [36, 37, 58]. Allen
gemein ist die Aussage des Vorliegens von Druckspannungen im &-Ferrit, welche durch
gleichhohe Zugspannungen im Austenit kompensiert werden. Auch wird zumeist in der
Literatur konsistent der austenitischen Phase ein héheres plastisches Verformungsvermé-
gen zugesprochen [36, 57].

Die unterschiedlichen Aussagen zur Ho6he der Eigenspannungen in den Phasen hangen
wiederum von Faktoren wie der KorngréRe, die Herstellungshistorie und in gewisser Weise
auch vom Messprinzip ab. Allein durch die unterschiedlichen aus der Abkuhlung resultie-
renden Eigenspannungen in den Phasen werden die Lastverteilung sowie das mechani-
sche Verhalten der Phasen selbst beeinflusst.

Es ist aus der Literatur zu erkennen, dass das mechanische Verhalten der Phasen, die
Lastverteilung zwischen den Phasen sowie die daraus resultierende Beeinflussung des
mechanischen Verhaltens von unterschiedlichen Randbedingungen abhangt und different
diskutiert und quantifiziert wird. Zusammenfassend ist festzuhalten, dass ohne eine genaue
Analyse der chemischen Zusammensetzung, der KorngrofRe, der Kristalltexturen, dem
Gehalt an Ausscheidungen sowie ohne die Quantifizierung der vorliegenden thermisch
bedingten Eigenspannungen in den Phasen keine eindeutigen bzw. nur qualitative Aussa-
gen zum mechanischen Verhalten der Phasen selbst und deren Einfluss auf das makro-
skopische Verhalten getroffen werden koénnen. Die Ermittlung und Quantifizierung der
Werte ist zumeist nur mit sehr aufwendigen Experimenten zu erreichen, welche auch ge-
wissen Randbedingungen unterliegen. Zudem kann eine kleine Veranderung der oben
genannten Einflussfaktoren das mechanische Verhalten der einzelnen Phase und somit die
Wechselwirkung der Phasen untereinander verandern.

2.2.2 Theoretisches Modell und numerische Simulation des mechanischen
Verhaltens der Phasen

Zur mathematischen Erfassung der Wechselwirkung der Phasen und deren Einfluss auf
das globale mechanische Verhalten der Duplexstahle sind in der Literatur verschiedene
Modelle zu finden. Diese beruhen zumeist auf sehr einfachen Annahmen und Versuchen
das makroskopische Verhalten des Duplexstahls Uber die mechanischen Eigenschaften der
beiden Phasen zu beschreiben. Dabei ist es wichtig, fir die Wechselwirkungen im Gefiige
die Interaktion in den Phasen selbst sowie zwischen den Phasen zu berlicksichtigen. Dies
ist mit dem Konzept der Kontiguitdt von Gurland [66] mdglich. Das Konzept dient der Be-
schreibung der méglichen Wechselwirkungen in einem zweiphasigen Gefiige unter Bertick-
sichtigung der freien Wegléange in den Phasen und dem Grad des Zusammenhangs
zwischen den Phasen (Kontiguitat). Die Wechselwirkungen zwischen den Kérnern in den
einzelnen Phasen und die Interaktion der beiden Phasen untereinander lassen sich somit in
Abhangigkeit von ihren Anteilen im Geflige, deren Form und Anordnung mit einbeziehen.

Ein sehr einfaches Modell zur Beschreibung des makroskopischen mechanischen Verhal-
tens Uber das mechanische Verhalten der beiden Phasen ist das von Tamura et al. [50]
publizierte ,modified law of mixture®. Mit dieser Mischungsregel ist es mdglich, die makro-
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skopischen Spannungen und Dehnungen uber die mittleren Spannungen und Dehnungen
in den Phasen und deren Phasenanteile zu beschreiben. Das modified law of mixture wur-
de auch von Cho und Gurland [67] fur die Berechnung der plastischen Verformung in einem
Duplexstahl mit 60 % &-Ferrit angewendet. Dartber hinaus beschreiben Cho und Gurland
[67], unabhéangig davon welche Gefiigephase die héheren Festigkeitseigenschaften hat,
dass sich die mechanischen Wechselwirkungen der Phasen untereinander in drei Bereiche
einteilen lassen. Wobei von den Autoren und auch in der Arbeit von Harjo et al. [57], die
das Modell fir die Beschreibung der mechanischen Wechselwirkung der Phasen aufgrei-
fen, davon ausgegangen wird, dass d-Ferrit die festere und Austenit die weichere, duktilere
Phase ist. Auch Fischmeister und Karlsson [68] greifen die Mischungsregel von Tamura et
al. [50] sowie das Konzept der Kontiguitat [66] zur Beschreibung des mechanischen Verhal-
tens eines ferritisch-perlitischen Stahls auf und unterteilen drei verschiedene Verformungs-
bereiche, Abbildung 2.5.
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Abbildung 2.5: Modelle zur Beschreibung der Spannungen und Dehnungen in zweiphasigen Gefiigen
nach Fischmeister und Karlsson [68] (links) sowie Cho und Gurland [67] (rechts)

Im ersten Bereich verhalten sich beide Phasen elastisch und kénnen Uber ein lineares
Verhaltnis beschrieben werden. Im zweiten Bereich verformt sich die weichere Phase, hier
Austenit, plastisch, wahrend &-Ferrit weiterhin elastisch bleibt. Dadurch steigt die Dehnung
im &-Ferrit mit zunehmender Belastung schneller an [57]. Hingegen wird im Austenit ein
weniger starker Anstieg der Dehnung mit zunehmender Belastung verzeichnet. Im dritten
Bereich fangt auch die ferritische Phase an zu flieken, was wieder einen schnelleren An-
stieg der Dehnungen im Austenit mit zunehmender Belastung zur Folge hat. Harjo et al.
[57] bemerken jedoch, dass bei plastischer Verformung beider Phasen des Duplexstahls,
die Zunahme der Dehnungen in beiden Phasen mit zunehmender auflerer Belastung etwa
gleich grof} ist. Zudem bemerken die Autoren von [68], dass die weichere Phase immer die
grofRere Verformung und die hartere Phase die hdhere Spannung erfahrt. Auch Dakhlaoui
et al. [58] kdnnen in ihren Experimenten ein solches Verhalten der Phasen flr verschiedene
Duplexstahle feststellen.

In der Arbeit von Ankem et al. [69] wird darauf hingewiesen, dass sich die Eigenschaften
der Phasen und des Werkstoffes nur im elastischen Bereich mit solch einfachen Modellen
beschreiben lassen. Im elastisch-plastischen und im plastischen Bereich reichen diese
Modelle nicht mehr aus, um das Verhalten der Phasen abzubilden, da hier komplexere
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Interaktionen zwischen den Phasen auftreten und die Spannungen und Dehnungen sehr
inhomogen in den Phasen verteilt sein kénnen. So ist es zum Beispiel moglich, dass Ver-
formungsmechanismen, wie eine Zwillingsbildung oder eine martensitische Umwandlung
vorkommen, die in den einzelnen Phasen ohne eine gegenseitige Wechselwirkung nicht
zwangsweise auftreten missen. Ankem et al. [69] erldutern deshalb, dass sich solch kom-
plexe Wechselwirkungen, auch in Bezug auf eine mégliche Rissbildung, nur Gber die Finite-
Elemente-Methode (FEM) detailliert abbilden lassen.

Aufbauend auf diesen einfachen Gesetzen und unter Berlicksichtigung der Kontiguitat
nutzen Siegmund et al. [65] ein einfaches, idealisiertes Finite-Elemente Modell zur Berech-
nung der Spannungen und Dehnungen in den Phasen eines Duplexstahls nach mehreren
thermischen Zyklen. Das Modell reprasentiert eine Einheitszelle und besteht aus einer
Reihe periodisch angeordneter Zellen fir d-Ferrit und Austenit, Abbildung 2.6. lhre Ergeb-
nisse zeigen, dass &-Ferrit bei héheren Temperaturen bevorzugt plastisch verformt wird
und bei geringeren Temperaturen die austenitische Phase bevorzugt fliet. Zudem berech-
nen sie firr die ferritische Phase Druckeigenspannungen und fir die austenitische Phase
Zugeigenspannungen nach vollstandiger Abkiihlung des Duplexstahls auf Raumtempera-
tur. In weiterfihrenden Arbeiten untersuchen die Autoren den Einfluss unterschiedlicher
Volumenanteile an Austenit und d-Ferrit sowie deren Anordnung im Geflige auf die thermi-
sche Eigenspannungsausbildung [70]. Es konnte mit dem Modell gezeigt werden, dass in
der zur aktuellen Temperatur festeren Phase, unabhangig ob austenitisch oder ferritisch,
nur eine sehr geringe plastische Verformung stattfindet und nur die weichere Phase eine
starke plastische Verformung aufweist.
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Abbildung 2.6: Dreidimensionale Darstellung eines Quadranten der Einheitszelle fiir die Finite-
Elemente-Berechnung und Verlauf der Spannungen in der austenitischen (o) und ferritischen (o) Pha-
se wéhrend eines thermischen Zyklus 20-900-20 °C [65]

Eutebach et al. [71] nutzen ein ahnlich einfaches Finite-Elemente (FE) Modell zur Berech-
nung der thermisch bedingten Eigenspannungen in einem Duplexstahl. Zudem berechnen
sie das Verhalten eines Duplexstahls unter auRerer mechanischer Last. Dafiir werden Uber
Zugversuche Spannungs-Dehnungs-Kurven fiir die austenitische und ferritische Phase mit
Stahlen ahnlicher chemischer Zusammensetzung ermittelt. Diese Werkstoffkennwerte wer-
den dann als Eingabewerte fir die FE-Analyse genutzt, um eine globale Kurve fiir den
Duplexstahl zu berechnen.
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In der Arbeit von Fischmeister und Karlsson [68] werden bereits in den 70er Jahren mit
Hilfe der FEM Spannungs- und Dehnungsverteilungen in einem ferritisch-martensitischen
Gefluige berechnet, Abbildung 2.7. Zur Erstellung des zweidimensionalen Modells nutzen
die Autoren einen Mikroschliff des Gefiiges. Zur Durchfihrung der Berechnung werden fur
beide Phasen Ferrit und Martensit entsprechende Werkstoffkennwerte der Einzelphasen
(E-Modul, FlieRgrenze und Verfestigungsrate) verwendet, wobei linear isotrope Verfesti-
gung angenommen wird. Obgleich der einfachen Annahmen fiir das Materialverhalten,
finden die Autoren eine gute Ubereinstimmung zwischen der berechneten und experimen-
tell ermittelten Spannungs-Dehnungs Kurve. Zudem sind Aussagen zum mechanischen
Verhalten der einzelnen Phasen mdglich.

< o
< —>
- —
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Abbildung 2.7: FEM-Modell eines Realgefiiges, Ferrit + Martensit (30 %) [68]

Das Modell Iasst erkennen, dass sich im makroskopisch elastischen Bereich an den Ecken
der steiferen Phase Spannungsspitzen ausbilden. Diese Spannungsspitzen fiihren zu Er-
héhung der elastischen Dehnung in der weicheren Phase, was wiederum zu einem friihe-
ren plastischen FlieRen in diesen Bereichen als im einphasigen Werkstoff fihrt. Dadurch
werden die Spannungsspitzen wieder abgebaut, aber die inhomogenen Dehnungen bleiben
erhalten [68]. Neben dem Verformungsverhalten wird auch der Einfluss der Form der ein-
geschlossenen martensitischen Phase untersucht. Dazu wurden die scharfen Kanten der
Phase ausgerundet, was zu einer gleichmaRigeren Verformung in der Matrix fihrt. Die
Autoren geben an, dass sich die eingeschlossenen Teilchen entgegengesetzt verhalten. Je
unregelmaRiger die eingeschlossenen Teilchen geformt sind, desto friiher findet eine plas-
tische Verformung statt. Dabei werden abstehende Partien der Phase (also schmale oder
kleine Bereiche) mit der Matrix mitgezogen und beginnen sich plastisch zu verformen. Zu
diesen Betrachtungen konstatieren Fischmeister und Kalsson [68], dass sich mit der Mi-
schungsregel nach Tamura et al. [50] in erster Naherung brauchbare pragmatische Aussa-
gen zum Verformungsverhalten zweiphasiger Geflige treffen lassen.

Auch in den Simulationen von Liao et al. [72] kann eine gute Ubereinstimmung der simulier-
ten und gemessenen Eigenschaften fur einen witterungsbestandigen, ferritisch-
martensitischen Duplexstahl festgestellt werden. Die Autoren nutzen ebenfalls eine zweidi-
mensionale Nachbildung des Realgefliges und geben entsprechende Werkstoffkennwerte
der Phasen vor.
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In der Arbeit von El Bartali et al. [73, 74] werden numerisch ermittelte Dehnungen mit expe-
rimentell, Uber digitale Bildkorrelation ermittelte Dehnungen verglichen. Fir den hier ver-
wendeten  austenitisch-ferritischen ~ Duplexstahl  lieBen sich gute  qualitative
Ubereinstimmungen feststellen. Fir die numerischen Berechnungen der Dehnungen wur-
den ein dreidimensionales Modell der Realstruktur sowie kristallographische Werkstoff-
kennwerte (Kristallorientierung, Gleitebenen, Versetzungsdichten) fiir die austenitische und
die ferritische Phase verwendet. Die Autoren stellen fest, dass die austenitische Phase des
Duplexstahls zuerst plastisch verformt wird. Zudem geben die Autoren an, dass sich besse-
re Ubereinstimmungen der Ergebnisse erzielen lassen, wenn periodische Randbedingun-
gen und kinematische Verfestigung der Gefligephasen angenommen werden.

Johansson et al. [36] nutzen in ihren Untersuchungen ein zweidimensionales Modell des
Realgefliges und ein einfaches dreidimensionales numerisches Modell eines Duplexstahls.
Sie berechnen die Spannungs- und Dehnungs-Entwicklung in den Phasen und vergleichen
sie mit rontgenografisch ermittelten Werten. In ihren Simulationen verwenden die Autoren
berechnete orthotrope Werkstoffkennwerte fiir die Phasen und fitten Gber ein Potenzgesetz
Spannungs-Dehnungs-Kurven, so dass die sich ergebende makroskopische Kurve der im
Zugversuch ermittelten Kurve des Duplexstahls entspricht. Dabei wird der austenitischen
Phase eine héhere Festigkeit zugesprochen und die ferritische Phase plastiziert zuerst. Fir
die Auswertung der Spannungen in den Phasen werden diese mit dem Volumen des ent-
sprechenden Elements gewichtet und so die mittlere Phasenspannung ermittelt. Da die
thermisch bedingten Eigenspannungen hochgradig hydrostatisch sind, kdnnen diese im
zweidimensionalen Modell nicht bertcksichtigt werden, merken die Autoren an. Dennoch
lassen sich qualitative Aussagen zur Spannungs- und Dehnungs-Verteilung im Geflige
treffen, Abbildung 2.8.
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Abbildung 2.8: Berechnete Phasenspannungen im Austenit (links) und &-Ferrit (rechts) [36]
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2 Kenntnisstand

Johansson et al. [36] beschreiben hohe Spannungen im &-Ferrit nahe der Phasengrenze
zum Austenit. In der austenitischen Phase sind hingegen hohe Spannungskonzentrationen
in schmalen Bereichen des Austenits zu finden. Fur die Berechnungen mit dem dreidimen-
sionalen Modell wurden die thermischen Eigenspannungen berucksichtigt. Die numeri-
schen Ergebnisse der Phasenspannungen quer zur Walzrichtung sind etwas hoher als die
gemessenen Spannungen der Phasen. Die Autoren filhren die Abweichung auf die sich
ergebende plastische Anisotropie der Phasen in unterschiedliche Richtungen durch die
plastische Verformung wahrend des Abkiihlens zurlick. Im numerischen Modell konnte
nach der Abkiihlung keine plastische Verformung der Phasen festgestellt werden. Zudem
treten bedingt durch die Textur der Phasen unterschiedlich hohe Verformungen in Walzrich-
tung und quer zur Walzrichtung auf und der ferritischen Phase wird in Querrichtung eine
hdhere scheinbare Flieigrenze zugesprochen als in Walzrichtung.

Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass bereits im Ausgangszustand des Ge-
fuges thermisch bedingte Druckspannungen im &-Ferrit und Zugspannungen im Austenit
vorhanden sind, die miteinander im Gleichgewicht stehen. Diese beeinflussen auch das
mechanische Verhalten der Phasen und somit auch deren Wechselwirkung untereinander.
Die mechanischen Eigenschaften der Phasen werden in der Literatur kontrovers diskutiert.
Einmal wird der ferritischen und ein anderes Mal der austenitischen Phase die hohere Fes-
tigkeit zugesprochen. Das mechanische Verhalten der Phasen ist jedoch abhangig von der
der KorngroRe, Kristalltextur und -orientierung, Ausscheidungen sowie der Anordnung,
GroRe und Stutzeffekte der Phasen.

Mit der einfachen Mischungsregel von Tamura et al. [50] lasst sich in erster Naherung sehr
einfach die Spannungs- und Dehnungs-Verteilung in den Phasen beschreiben. Fir eine
genauere Analyse des mechanischen Verhaltens der Duplexstéhle ist jedoch nur die Finite-
Elemente-Methode geeignet. Hier wurde eine Reihe von numerischen Analysen durchge-
fuhrt, bei denen unterschiedliche Randbedingungen Beriicksichtigung fanden. Die berech-
neten Ergebnisse =zeigten zumeist qualitativ, zum Teil auch quantitativ gute
Ubereinstimmung mit experimentell ermittelten Werten.

Unabhangig von diesen Betrachtungen ist festzuhalten, dass wasserstoffunterstiitzte Werk-
stoffschadigungen weniger von der Héhe der vorliegenden Spannungen beeinflusst wer-
den. Wasserstoff degradiert die mechanischen Eigenschaften eines Werkstoffes eher,
indem er das Verformungsvermogen des Werkstoffes herabsetzt, so dass sich die Zugfes-
tigkeit der 0,2 % Dehngrenze annahert [12]. Der Werkstoff hat dann keine Duktilitatsreser-
ven mehr und kann ohne plastische Verformung versagen. Deshalb ein
dehnungsbezogener Wert als Kriterium bzw. die Duktilitat ein besseres Mal flr die schadi-
gende Wirkung von Wasserstoff als die vorliegenden Spannungen [12, 75]. Es ist also
wichtig, dass die vorliegenden Dehnungen in den Phasen qualitativ und quantitativ nume-
risch abgebildet werden kénnen. Naturlich beeinflussen die mechanischen Eigenschaften
der Phasen und die Spannungsverteilung in den Gefiigebereichen auch die Dehnungen,
jedoch ist das Verformungsvermogen der ferritischen Phase begrenzt und nicht so stark
ausgepragt wie in der austenitischen Phase. Deshalb muss unter Einfluss von Wasserstoff
damit gerechnet werden, dass die ferritische Phase empfindlicher reagiert und zuerst ver-
sagt. Zudem im &-Ferrit, bedingt durch das Wasserstofftransportverhalten und das geringe
Lésungsvermdgen, schneller hohe und somit risskritische Wasserstoffkonzentrationen
erreicht werden konnen.
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Werden die Ergebnisse von Harjo et al. [56, 57] zugrunde gelegt, so ist zu erkennen, dass
im Fall einer geringeren FlieRgrenze bzw. im Fall des friheren Plastizierens von Austenit
verstarkt mit einer Rissbildung in der ferritischen Phase zu rechnen ist. Fangt der Austenit
eher an plastisch zu flieRen, so wird die Beanspruchung im &-Ferrit erhéht und mit zuneh-
mender makroskopischer Belastung steigen die Dehnungen im &-Ferrit schneller an.
Dadurch wird die Dehngrenze im &-Ferrit viel friiher erreicht und es kann unter Einfluss von
Wasserstoff schon eher zum Versagen kommen.

Generell ist zur Beurteilung von Schadensfallen und deren Vermeidung sowie fiir die Uber-
tragbarkeit von Ergebnissen zwischen Laborversuchen und realen Bauteilen die Nutzung
einfacher und abgesicherter numerischer Modelle vorzuziehen [12]. Zudem sind Experi-
mente zur Bestimmung phasenspezifischer Spannungen und Dehnungen sowie die Be-
stimmung von kristallplastischen Werkstoffkennwerten meist sehr aufwendig und an
entsprechende Randbedingungen geknlpft. Die entsprechenden Kennwerte sind dann mit
einfachen ingenieurstechnischen Methoden nicht mehr ermittelbar.

2.3 Grundlagen wasserstoffunterstitzter Werkstoffschaden

In der Literatur wird fur die schadigende Wirkung des Wasserstoffs in Metallen oft der Be-
griff ,Hydrogen Embrittlement® (,Wasserstoffversprodung”) verwendet [12, 76-79] und
meint die durch Wasserstoff hervorgerufene Abnahme der Duktilitdt des Werkstoffes. Mit
diesem Begriff lasst sich jedoch nicht die Vielzahl der schadlichen Werkstoffbeeinflussun-
gen und Mechanismen in Abhangigkeit des Wasserstoffangebots beschreiben [12], Abbil-
dung 2.9. Deshalb wird von Bodllinghaus [12] fir eine einheitliche Terminologie in der
Werkstoff- und SchweilRtechnik der Begriff der ,wasserstoffunterstiitzten (engl.: Hydrogen-
Assisted) Schadigung von Metallen“ vorgeschlagen. Dieser Begriff wird fir diese Arbeit
Ubernommen.

| WASSERSTOFFUNTERSTUTZTE SCHADIGUNG VON METALLEN |

I
Blasen- Wasserstoff- || \yasqerstoff-
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Abbildung 2.9: Ubersicht der wichtigsten wasserstoffunterstiitzten Schéden in Metallen [12]
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Nach Abbildung 2.9 lassen sich die wasserstoffunterstitzten Schadensformen unabhangig
vom Wasserstoffangebot aus der Herstellung, der Fertigung oder im Betrieb einordnen [12].
So ist also zu unterscheiden, ob der Wasserstoff bereits im Werkstoff vorliegt bzw. wahrend
der Fertigung (z.B. Schweif3en) oder im Betrieb (z.B. Korrosionsprozess) in den Werkstoff
eingebracht wird. Die Art des Wasserstoffangebots hat einen maf3geblichen Einfluss auf die
Schadensform. Hierdurch wird die Menge an bereitgestelltem Wasserstoff sowie die Vertei-
lung der Wasserstoffkonzentration im Werkstoff und somit seine (lokale) Wirkung bestimmt
[12]. Kommt es wahrend der Herstellung, in der Fertigung oder im Betrieb zu einer Aufnah-
me von Wasserstoff, so kann dieser direkt am Ort der Aufnahme zu einer Werkstoffschadi-
gung fuhren oder in kritische Bereiche des Werkstoffs (z.B. Bereiche hoher Beanspruchung
oder sprode Werkstoffgeflige) transportiert werden und dort auch verzogert eine Werkstoff-
schadigung hervorrufen. Der Transport von Wasserstoff in einem festen Metall ist dabei an
bestimmte Randbedingungen geknupft, wie z.B. Kristallform, Trapping oder Enhancing und
Umgebungsbedingungen (Temperatur, Druck).

Wie auch aus den zuvor erwahnten Schadensfallen ersichtlich ist, treten wasserstoffunter-
stitzte Werkstoffschaden in den seltensten Fallen allein durch die Aufnahme von Wasser-
stoff auf. Vielmehr hat das vorliegende Geflige mit seinen spezifischen mechanischen
Eigenschaften und nicht zuletzt die Hohe der vorliegenden Beanspruchung des Gefliges,
einen entscheidenden Einfluss auf die wasserstoffunterstiitzte Rissbildung (engl.: Hydro-
gen-Assisted Cracking — HAC). Daher sind wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschaden im
Dreieck Werkstoff (Mikrogefiige), Konstruktion (Beanspruchung) und Verfahren (Wasser-
stoffkonzentration und Beanspruchung), in Abhangigkeit des Auftretens von Bauteilschaden
in der Fertigung oder wahrend des Betriebes einzuordnen, Abbildung 2.10.

Herstellungsprozess
Verarbeitungsprozess

Mikrogefiige
(zwei Phasen)

7\

Trapping / Enhancing Verformungsmartensit

Diffusion / Effusion (HAC) Zwillinge
Stapelfehlerenergie W Verfestigung
asserstoff-
unterstiitzte
Rissbildung

Wasserstoff- Mechanische
konzentration ~ wasserstofffallen ~ Beanspruchung
f Versetzungsbewegung \
Transport mit Versetzungen
Aufnahme wahrend Aus Herstellung und
Fertigung oder Fertigung oder
Betrieb Betrieb

Abbildung 2.10: Einflussfaktoren auf die wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschadigung
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Eine Rissbildung in metallischen Bauteilen findet demnach statt, wenn eine gewisse Bean-
spruchung im lokal vorliegenden Geflige Uberschritten wird. Hierbei kann die Beanspruch-
barkeit des Gefluges durch Wasserstoff herabgesetzt sein. Deshalb gilt es, bei der
wasserstoffunterstitzten Werkstoffschadigung grundsétzlich alle drei Einflussgré3en

- Lokale Wasserstoffkonzentration
- Lokale mechanische Beanspruchung
- Lokales Geflige

zu bertcksichtigen [12]. Ohne das Zusammenwirken dieser EinflussgréRen tritt keine was-
serstoffunterstitzte Werkstoffschadigung auf.

Im Folgenden wird auf die Einflussfaktoren der HAC ndher eingegangen und in Bezug auf
Duplexstéahle naher erldutert. Dazu gilt es zunachst das Transportverhalten von Wasserstoff
zu beschreiben. Im Weiteren werden die Mechanismen der wasserstoffunterstiitzten Werk-
stoffschadigung sowie der Ort der Rissentstehung und deren Erscheinungsbild beleuchtet.

2.3.1 Wasserstofftransport im festen Metall

Der Transport von Wasserstoff im festen Metall gliedert sich in drei Bereiche; die Aufnah-
me, die Diffusion und die Effusion von Wasserstoff. Dabei sind die einzelnen Teilschritte an
unterschiedliche Randbedingungen gekniipft. Folgend werden die Bedingungen fir die
Wasserstoffaufnahme in das Metall sowie fiir die Diffusion und Effusion naher beschrieben.

2.3.1.1Wasserstoffaufnahme und -léslichkeit

Die Wasserstoffaufnahme lasst sich im Wesentlichen durch drei Teilschritte beschreiben
und umfasst den Transport des Wasserstoffs aus dem umgebenden Medium an die Metall-
oberflache, die Adsorption des atomaren Wasserstoffs an der Oberflache und die Absorpti-
on des Wasserstoffs in das Metall [12], Gleichung (2.5):

Hz = (H2)ags = 2(H) 45 = 2(H) 55 - (2.5)

ads

Der zur Metalloberflache transportierte molekulare (H2, gasférmiges Medium) bzw. atomare
Wasserstoff (z.B. H*, Elektrolyt) wird an dieser adsorbiert, wobei molekularer Wasserstoff
zunachst dissoziieren muss bevor er in das Metall ibergehen kann. Der adsorbierte atoma-
re Wasserstoff kann dann vom Metall absorbiert werden. Jedoch besteht auch die Méglich-
keit, dass zwei adsorbierte Wasserstoffatome zu molekularem Wasserstoff rekombinieren
und von der Metalloberflaiche desorbieren. Dieser Vorgang lasst sich durch den Vol-
mer-Tafel Mechanismus, Gleichung (2.6), oder den Volmer-Heyrowsky Mechanismus,
Gleichung (2.7), beschreiben.

Hads + Hads - H2 (2-6)
Hags + € +H" > H, (2.7)

Das Gleichgewicht zwischen Absorption und Rekombination des adsorbierten Wasserstoffs
ist dabei vom chemischen Potential des im Medium (“Hz) und im Metall (“Hads) vorhandenen

Wasserstoffs, dem Metall, der Metalloberflache, der Temperatur (T) und des Wasserstoff-
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partialdruckes (sz) abhangig [12, 80-83]. Dieses Gleichgewicht kann durch das Vorhan-

densein von Promotoren, wie z.B. HzS [84], CO und CO; [85] und anderen Verbindungen
mit Elementen der V und VI Hauptgruppe des Periodensystems (P, As, Sb, S, Se, Te) [82,
86] zugunsten der Absorption beeinflusst werden, da diese Elemente die Rekombination
des adsorbierten Wasserstoffs erschweren. Der letztlich atomar im Metallgitter gelOste
Wasserstoff lasst sich nach Sievert [87] flir niedrige Konzentrationen vereinfacht (iber fol-
gende Beziehung beschreiben, Gleichung (2.8).

G
HD =k [py, mit k=er [wt-%], (2.8)

mit HD: atomare Wasserstoffkonzentration im Metall, AG: Reaktionsenthalpie, R: universel-
le Gaskonstante und T: absolute Temperatur. Das Gesetz von Sievert besitzt jedoch nur fur
die Aufnahme von zweiatomig gasférmig angebotenem Wasserstoff in festem Metall Giltig-
keit [87].

Im Fall der Duplexstahle ist die Aufnahme von Wasserstoff (iber ein Korrosionsprozess im
Betrieb (z.B. durch kathodischen Schutz oder in Biofilmen [16, 55]) oder wahrend der
schweiltechnischen Fertigung [88-91] mdglich. Auf eine detaillierte Darstellung der Was-
serstoffaufnahme aus unterschiedlichen Medien wird hier verzichtet und auf die Zusam-
menfassung zu den Mechanismen der Wasserstoffaufnahme aus unterschiedlichen Medien
und Methoden zur mathematischen Beschreibung der Vorgange von Béllinghaus [12] ver-
wiesen. Numerisch lasst sich die Aufnahme von Wasserstoff Gber eine Robin Randbedin-
gung unter Nutzung eines Ubergangskoeffizienten [92] oder, bei bekannter absorbierter
Wasserstoffkonzentration, Uber eine Dirichlet Randbedingung formulieren [12].

Der aufgenommene atomare Wasserstoff wird im Metall als chemisch kleinstes Element auf
den Zwischengitterplatzen interstitiell geldést und bildet somit Mischkristalle [93]. In Abbil-
dung 2.11 sind die tetraedrischen und oktaedrischen Zwischengitterplatze fir ein kubisch-
flachenzentriertes (kfz) und ein kubisch-raumzentriertes (krz) Kristallgitter dargestellt [94].
Im krz Gitter wird Wasserstoff bevorzugt auf den tetraedischen [95, 96] und im kfz Gitter auf
den oktaedrischen Zwischengitterplatzen geldst [96, 97].

Die unterschiedliche Besetzung der Zwischengitterplatze in den beiden Kristallformen ergibt
sich aus dem jeweiligen Platzangebot fiir Wasserstoff. Im kubisch-flachenzentrierten Kris-
tallgitter bieten die oktaedrischen Zwischengitterplatze und im kubisch-raumzentrierten
Kristallgitter die tetraedischen Zwischengitterplatze mehr Raum fiir die Einlagerung von
Wasserstoff. Durch Einsetzen der Gitterparameter fiir krz Gitter (ag ~ 2,87 A) bzw. kfz Gitter
(a0 ~ 3,65 A\) ergibt sich fiir die tetraedischen Zwischengitterplatze im krz Gitter ein Wert
von ~ 0,37 A und fir die oktaedrischen Platze im kfz Gitter ein Wert von ~ 0,55 A. Somit ist
im kfz Gitter mehr Platz fir die Einlagerung von Wasserstoff vorhanden, was das gré3ere
Lésungsvermoégen des kfz Gitters gegentber dem krz Gitters erklart. Durch die hohere
Packungsdichte im kfz-Kristall mit vier Atomen im Gegensatz zum krz-Gitter mit zwei Ato-
men pro kubische Einheitszelle ist jedoch das Diffusionsvermégen von Wasserstoff im krz-
Gitter hoher. Fur die Duplexstahle bedeutet dies ein héheres Losungsvermdgen von Was-
serstoff in der austenitischen Phase des Werkstoffes.
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@ Metal atom @ Metal atom
O Octahedral interstices O Tetrahedral interstices
(Size: 0.15 ag) (Size: 0.08 ag)

@ Metal atom @ Metal atom
O Octahedral interstices O Tetrahedral interstices
(Size: 0.07 ag) (Size: 0.13 ag)

Abbildung 2.11: Okta- und Tetraeder Zwischengitterplatze im kfz (oben) und im krz (unten) Gitter [94]

Uber diese Beobachtungen hinaus wurde von Oriani [98] festgestellt, dass der atomare
Wasserstoff sein Valenzelektron an die 3d-Schale des Eisens abgibt und als Proton im
Metallgitter vorliegt. Durch diese Wechselwirkung kommt es zu einer Anderung der elektro-
nischen Ladungsdichte und des elektrischen Widerstandes. Der elektrische Widerstand
andert sich infolge einer Gitterverzerrung, hervorgerufen durch die AbstoRung des Wasser-
stoffprotons von ebenfalls positiv geladenen Metallionen [98]. Von Baranovski et al. [99]
konnte festgestellt werden, dass die Einlagerung des Wasserstoffatoms in einem krz Gitter
eine Volumendehnung des Gitters von ca. 3 A® bedingt. Zusammenfassend wird von Fukai
[97] berichtet, dass die Volumenanderung des Gitters von der Besetzung der tetraedischen
und oktaedrischen Platze abhangig ist und die Besetzung der tetraedischen Zwischengit-
terplatze in der Regel eine gréRRere Volumendehnung und somit grofRere Verspannung des
Kristallgitters hervorruft.

Fir ein reines Kristallgitter lasst sich mit diesen Betrachtungen die Ldslichkeit fir Wasser-
stoff sehr gut beschreiben. In realen technischen Legierungen kann die Léslichkeit fiir
Wasserstoff jedoch weitaus hoher sein, da Leerstellen, Versetzungen und Fremdatome
durch Gitterlicken oder Verzerrung bzw. Weitung des Kristallgitters zusatzlichen Platz fiir
Wasserstoff schaffen. Auch Korn- und Phasengrenzen bieten zusatzlichen Raum fiir die
Einlagerung von Wasserstoff [12, 81, 100]. Zudem kdnnen aufiere Randbedingungen den
Wasserstoffgehalt beeinflussen. So ist die Wasserstoffaufnahme im SchweilRprozess [101,
102] mit nachfolgender Gefligeumwandlung haufig mit einem lbersattigten Schweilnahtge-
fuge verbunden [12, 103], da die Ldslichkeit fir Wasserstoff mit sinkender Temperatur
abnimmt.
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2.3.1.2 Diffusion

Die Diffusion ist der wichtigste Teilschritt des Wasserstofftransports, da hier die Menge und
Geschwindigkeit des Wasserstoffs bestimmt wird, welcher letztendlich fur die Schadigung
im Geflige verantwortlich ist [12].

Die Diffusion des Wasserstoffs ist die Relativbewegung der Wasserstoffatome auf den
Zwischengitterplatzen im Kristallgitter. Die Bewegung des Atoms ist durch Spriinge zwi-
schen den oktaedrischen bzw. tetraedischen Platzen charakterisiert [104]. Mathematisch
wird diese Bewegung durch die Fickschen Gesetze beschrieben. Das erste Ficksche Ge-
setz beschreibt den zum Konzentrationsgefalle proportionalen Stoffstrom von Wasserstoff
im Kristallgitter, Gleichung (2.9):

_ _ ac ac ac
J=-DVC = -(DX5+DW+DZE,—Z) , (2.9)

mit J: Stofffluss im Raum, D: Proportionalitatsfaktor (Diffusionskoeffizient oder Diffusivitat)
und VC: Gradientenvektor der Konzentration. Der Gradient VC gibt die Richtung der groR-
ten Konzentrationsanderung an und zeigt in die entgegengesetzte Richtung vom Vektor J,
Abbildung 2.12. Der Stofffluss J gibt die Anzahl der Teilchen wieder, die in einer bestimm-
ten Zeit durch eine senkrecht zum Diffusionsstrom J stehende Flache diffundieren. Bei
Betrachtung der Diffusion in nur einer Raumrichtung wird daraus:

ac
Jx=-Dx 5> (2.10)

mit %1 das ortliche Konzentrationsgefalle.

4 J, =-D AC/Ax

AC

Konzentration C

P>
Abstand x

Abbildung 2.12: Schematische Darstellung des ersten Fickschen Gesetzes [104]

Das erste Ficksche Gesetz ist analog zum Fourierschen Gesetz fur den Warmestrom [104],
Gleichung (2.11):

Jg= -KVT 2.11)

mit Jq: Warmestrom, k Warmeleitfahigkeit und T: Temperatur.
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Das erste Ficksche Gesetz gilt nur fir den Fall der raumlich stationaren Diffusion, d.h., das
Konzentrationsgefalle % bleibt wahrend der Diffusion konstant. Zur Beschreibung einer

zeitlich veranderlichen Diffusion, d.h., als Folge eines Konzentrationsausgleiches variiert
die Konzentration als Funktion von Ort und Zeit, muss die Kontinuitatsgleichung Bertick-
sichtigung finden [104]. Dabei entspricht die zeitliche Anderung der Konzentration im Kris-
tallgitter der Divergenz des Wasserstoffstromes, Gleichung (2.12):

_ (ddy 8y, dJ\ _dC
V=-(G )5 (2.12)
Durch Einsetzen des ersten Fickschen Gesetzes (Gleichung (2.9)) in die Kontinuitatsglei-
chung (Gleichung (2.12)) ergibt sich das zweite Ficksche Gesetz, auch Diffusionsgleichung
genannt [104], Gleichung (2.13):

2 =v-(DVC) = -V-J. (2.13)

Das zweite Ficksche Gesetz ist eine Differentialgleichung zweiter Ordnung. Hangt der Dif-
fusionskoeffizient von der Konzentration ab, so ist diese Gleichung nichtlinear [104]. Fir
den Fall, dass der Diffusionskoeffizient von der Konzentration unabhangig ist, vereinfacht
sich die Gleichung (2.13) zu:

#c  &c  dc

aC
E=DAC=D(67+W+6?). (2.14)

Die Gleichung (2.14) wird auch als lineare Diffusionsgleichung bezeichnet [104] und ist eine
lineare Differentialgleichung zweiter Ordnung fur das Konzentrationsfeld C(x,y,z,t), mit dem
Laplace-Operator A.

Durch Ersetzen der Wasserstoffkonzentration C mit der Temperatur 9, des Diffusionskoeffi-
zienten D mit der Warmeleitfahigkeit k, Gleichsetzen der Dichte p und der Warmekapazitat
¢, mit eins sowie der Annahme, dass keine zusatzliche Warmequelle oder -senke existiert,
I8sst sich die Analogie des zweiten Fickschen Gesetzes zur Fourierschen Warmeleitungs-
differentialgleichung herstellen, Gleichung (2.15):

(2.15)

P9 P9 %
ox2  ox2  ox?

p-cp-g =KAd = K<—+—+— .

In allen Gleichungen reprasentiert D die Diffusionskonstante (Diffusionskoeffizient oder
Diffusivitat), welche die Geschwindigkeit der Diffusion charakterisiert. Der Diffusionskoeffi-
zient Iasst sich Uber die Arrhenius Beziehung beschreiben [104], welche die starke Tempe-
raturabhangigkeit der Diffusivitat widerspiegelt, Gleichung (2.16):

_Ea
D=Dye *', (2.16)

E,
mit Do: stoffabhéngige Konstante (Gitterdiffusionskoeffizient im idealen Gitter) und e_KB_AT:
der Boltzmann-Faktor, der die Wahrscheinlichkeit fir ein Teilchen erfasst, einen Platzwech-
sel nach einem bestimmten Mechanismus durchzufiihren, mit Ea: Aktivierungsenergie, ka:
Boltzmann-Konstante und T: absolute Temperatur. Fir diesen Platzwechsel muss eine
gewisse Aktivierungsenergie Ea aufgebracht werden.
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Volkl und Alefeld [105] geben zum Beispiel fir die Gitterdiffusion von Wasserstoff in
a-Eisen einen durchschnittlichen Wert von Dy = 7,5*10'4 em?s™" und eine Aktivierungsener-
gie von Ep = 6,658 kJ-mol” (U =0,105 eV) an. Dariber lasst sich fir den Temperaturbe-
reich von Raumtemperatur bis zur Umwandlungstemperatur in y-Eisen der
Diffusionskoeffizient fiir reines a-Eisen bestimmen. Die Autoren erlautern, dass der Diffusi-
onskoeffizient fir Temperaturen unterhalb von 250 °C stark zu streuen anféngt und fiihren
dies auf die diffusionshemmenden Einfliisse im Kristallgitter (Wasserstofffallen) zurtck.

Die bisherigen Betrachtungen zu den Diffusionsgesetzen sind jedoch nur fir die Diffusion
von Wasserstoff in einem fehlerfreien Kristallgitter gultig. In der Realitat ist das Kristallgitter
in einer technischen Metalllegierung meist heterogen und mit zahlreichen unterschiedlichen
Gitterdefekten belegt, welche die Wanderung von Wasserstoff durch das Gitter behindern
oder beschleunigen kénnen. Diese Vorgange werden im englischen Sprachgebrauch als
»Trapping“-Effekte bzw. ,Enhancing“-Effekte bezeichnet [12]. Zur Berlicksichtigung solcher
Effekte missen die Fickschen Gesetze entsprechend mathematisch erweitert werden. In
den folgenden Kapiteln sollen deshalb die diffusionshemmenden (Trapping) und diffusions-
foérdernden (Enhancing) Effekte naher erlautert werden.

In Bezug auf die Duplexstéhle ist hier festzuhalten, dass die Diffusion von Wasserstoff vom
vorliegenden Geflige und dessen Anordnung abhéngig ist [106, 107]. Der Diffusionskoeffi-
zient von Wasserstoff in krz-Gittern ist um einige GréRenordnungen héher als in kfz-Gittern,
bedingt durch die unterschiedliche Packungsdichte der Zellen und die GroRe der Zwi-
schengitterplatze. Deshalb diffundiert der Wasserstoff im 8-Ferrit weitaus schneller und der
Transport von Wasserstoff im Duplexstahl wird durch die Diffusion im 0-Ferrit bestimmt
[106, 107]. Andere Autoren [108-110] bestatigen dies mit der Mikroprint-Technik [111].
Nach kurzer Beladungszeit lasst sich Wasserstoff im &-Ferrit jedoch nicht im Austenit
nachweisen.

Fur die Gefligestruktur einer Schweillnaht ist, bedingt durch die Morphologie der austeniti-
schen und ferritischen Phase, ein anderes Wasserstofftransportverhalten zu erwarten [90,
112-115]. Zudem konnen zusatzlich Ausscheidungen im Schweifgut, wie z.B. Nitride [44,
112], die Diffusion beeinflussen, da sie als Wasserstofffallen fungieren.

2.3.1.3Trapping

Die meisten polykristallinen Metalllegierungen haben eine heterogene Gefligestruktur und
ihr Kristallgitter ist durchsetzt von Gitterfehlern. Solche GitterunregelmaRigkeiten werden
meist als Falle (engl.: Trap) bezeichnet [12], da sie den Wasserstoff einfangen und festset-
zen kdnnen. Dieser Vorgang wird im Folgenden als Trapping bezeichnet. In Abbildung 2.13
sind verschiedene im Kristallgitter vorliegende GitterunregelmaRigkeiten, an denen Was-
serstoff festgesetzt werden kann, schematisch dargestellt [12].

In der Arbeit von Pressouyre [116] wird eine Einteilung unterschiedlicher Wasserstofffallen
nach Gréf3e des Gitterdefektes vorgenommen:

e Punktdefekte: Leerstellen, Substitutions- oder Fremdatome
e Liniendefekte: Schrauben- oder Linienversetzungen, Knotenpunkt dreier Korn-
grenzen

30 BAM-Dissertationsreihe



2 Kenntnisstand

e 2D-Defekte: Korn-, Phasen- oder Zwillingsgrenzen, Partikel-Matrix Grenzflachen,
innere Oberflachen
o 3D-Defekte: Volumendefekte wie Hohlraume, Mikroporen, Mikrorisse oder Partikel

3
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Abbildung 2.13: Schematische Darstellung von Wasserstofffallen in Metallen [12]

Durch das Festsetzen von Wasserstoff in Fallen wird dieser dem Diffusionsgeschehen
entzogen und nimmt nicht weiter an der aktuellen Diffusion teil. Der festgesetzte Wasser-
stoff wird daher auch als residualer Wasserstoff bezeichnet [12]. McNabb und Foster [117],
Oriani [93] und McLellan [118] unterscheiden Wasserstofffallen erstmalig Uber eine Ener-
giedifferenz zwischen der Falle Eg raie und dem Energieniveau des Gitters Egiter, Abbildung
2.14. Dabei wird angenommen, dass der Wasserstoff im Gitter (Y) mit dem Wasserstoff in
den Fallen (X) lokal im Gleichgewicht ist und keine Interaktion zwischen den Atomen in der
Falle und im Gitter besteht.

0 METALLOBERFLACHE

Energiebarriere
an der Grenze
der Falle E g, ricre

Aktivierungsenergie

im Gitter E ggor E Barriere

FREIE ENERGIE —>
|

Bindungsenergie Eg Falle EpFalle

der Falle Eg g \

Aktivierungsenergie

/ der Falle Ep gy

X

Abbildung 2.14: Schematische Darstellung einer Wasserstofffalle nach Oriani [93] und McLellan [118],
aus [12]

Diese Definition lasst zu, dass der in der Falle (X) festgehaltene Wasserstoff durch Zufuhr
einer ausreichend hohen Aktivierungsenergie Ea rale aus der Falle entweichen und somit
wieder an der Gitterdiffusion teilnehmen kann. Die Autoren McNabb und Foster [117] unter-
scheiden in ihren mathematischen Berechnungen erstmals unterschiedlich stark getrappten
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Wasserstoff bzw. unterschiedlich tiefe Wasserstofffallen. Eine Ubersicht zu den mathemati-
schen Modellen zur Erfassung diffusionshemmender Effekte ist in [12] zu finden.

In Anlehnung an die energetische Betrachtung von Wasserstofffallen der zuvor genannten
Autoren unterscheidet Pressouyre [116] in seiner Arbeit drei unterschiedliche Fallentypen in
Abhangigkeit der Aktivierungsenergie, Abbildung 2.15.

Abbildung 2.15: Schematische Darstellung verschiedener Wasserstofffallen [116]

Der erste Fallentyp ist in Abbildung 2.15a zu sehen und wird von Pressouyre als attraktive
Falle bezeichnet. Attraktive Fallen in metallischen Strukturwerkstoffen kénnen elektrische
Felder, Spannungsgradienten, Temperaturgradienten oder Unterschiede im chemischen
Potential sein. So kénnen zum Beispiel Spannungsfelder um Versetzungen, koharente und
semikoharente Korngrenzen, Partikel oder Verzerrungen vor einer Rissspitze Wasserstoff
der Diffusion entziehen und in ihrer Mitte festsetzen. Fir die Freisetzung des getrappten
Wasserstoffs ist dann eine etwas hoéhere Energie nétig, wie fir die reine Gitterdiffusion
selbst [116].

Als zweites beschreibt Pressouyre Fallen, die durch eine Modifikation des Kristallgitters
entstehen, wie zum Beispiel Leerstellen, Poren, Grenzflachen an inkoharenten Ausschei-
dungen oder auch GroRwinkelkorngrenzen [116]. Dieser Fallentyp wird als physikalische
Falle bezeichnet und entspricht den von Oriani [93] und McLellan [118] beschriebenen
Fallen, die sich durch ein schlagartig abfallendes Energieniveau vom Energieniveau des
Kristallgitters unterscheiden, Abbildung 2.15b. Fir die Freisetzung dieses getrappten Was-
serstoffs ist eine weitaus hdhere Energie notwendig, damit der Wasserstoff die Falle verlas-
sen kann.

Der am haufigsten in technischen Metalllegierungen vorkommende Fallentyp ist der von
Pessouyre [116] ,Mixed Trap“ genannte Fallentyp [12]. Die Mixed Traps sind eine Kombina-
tion aus attraktiven und physikalischen Fallen und wird zum Beispiel durch eine Stufenver-
setzung beschrieben. Der Kern der Versetzung bietet durch die Fehlstelle im Gitter viel
Platz fir Wasserstoff. In einem begrenzten Radius um die Versetzung herum ist das Kris-
tallgitter durch Spannungen geweitet und bietet zusatzlichen Platz fir Wasserstoff, der aber
nur eine geringe Aktivierungsenergie besitzt, wie fir die attraktiven Fallen beschrieben ist
[116]. Prinzipiell kann jeder Gitterfehler eine Verzerrung des umliegenden Gitters bewirken
und so als Mixed Trap wirken, Abbildung 2.15c.
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In der Arbeit von Maroef et al. [119] wird der residuale Wasserstoff in Abhangigkeit von der
Aktivierungsenergie in reversibel und irreversibel getrappten Wasserstoff unterteilt. Dem
irreversibel getrappten Wasserstoff ist eine Aktivierungsenergie von Ea =60 kJ-mol”
(U = 0,62 eV) zugeordnet [119]. Eine derartige Unterteilung erscheint jedoch nicht sinnvoll,
da durch eine entsprechende thermische oder mechanische Beanspruchung des Werkstof-
fes dem Wasserstoff eine ausreichend hohe Energie zur Verfugung gestellt werden kann,
um die Falle trotz der hohen Aktivierungsenergie zu verlassen. Diese Méglichkeit der Frei-
setzung von scheinbar irreversibel getrappten Wasserstoff bei entsprechend hohen Tempe-
raturen wird auch von Maroef et al. [119] beschrieben. Dieser Wasserstoff ist dann wieder
diffusibel und kann zur Schadigung des Werkstoffes beitragen. Deshalb wird in dieser Ar-
beit nur zwischen aktuell diffusiblem Wasserstoff und residualem Wasserstoff, der bei Er-
reichen einer entsprechenden Aktivierungsenergie wieder diffusibel ist, unterschieden. Fir
die Analyse von Schadigungsmechanismen ist prinzipiell immer der gesamte im Werkstoff
vorhandene Wasserstoff zu betrachten.

Neben den Legierungselementen einer technischen Legierung, die in Abhangigkeit ihrer
Grofde als Substitutions- oder Einlagerungsatome bzw. durch Bildung von Ausscheidungen
Wasserstofffallen bereitstellen kénnen, kommt den Versetzungen sowie Korn- und Phasen-
grenzen eine besondere Bedeutung zu.

Versetzungen kénnen im ruhenden Zustand interstitielle Atome wie Wasserstoff an sich
binden [120]. Durch eine entsprechende Beanspruchung des Werkstoffes fangen Verset-
zungen jedoch an, durch das Kristallgitter zu wandern. Dabei kann der Wasserstoff in Ab-
hangigkeit von der Geschwindigkeit der Versetzung mit diesen mittransportiert werden
[121].

In der Literatur werden Korngrenzen sehr divergent diskutiert [122]. Zum einen werden sie
haufig den Wasserstofffallen zugeordnet [77, 116, 119], da sie eine GitterunregelmaRigkeit
darstellen und somit ein erhdhtes Platzangebot fir Wasserstoff bereitstellen. Andererseits
kénnen sie auch Pfade erhohter Wasserstoffdiffusion sein [104, 123]. Jedoch ist die Be-
schleunigung und Hemmung der Wasserstoffdiffusion von der Geometrie der Korngrenze
sowie deren Besetzung mit Ausscheidungen abhangig [124-127]. Yazdipour et al. [125,
126] und Dadfarnia et al. [127] zeigen Uber numerische Berechnungen, dass der Diffusi-
onskoeffizient von einem Einkristall bis hin zu einem feinkdrnigen polykristallinen Werkstoff
erst leicht ansteigt und dann mit kleiner werdender KorngréRe wieder zunehmend stark
abfallt. Die Autorenteams begriinden dieses Verhalten mit der Zunahme der Korngrenzen-
flache pro Einheitsvolumen hin zu kleineren KorngréRen und damit verbunden eine Erho-
hung der Anzahl mdglicher Wasserstofffallen. Chou und Tsai [128] kdnnen mit Abnahme
der KorngréRe flir einen Duplexstahl eine verbesserte Resistenz gegenliber einer wasser-
stoffunterstiitzten Rissbildung in ihren Slow Strain Rate Test (SSRT) Versuchen feststellen.
Die Autoren begriinden dieses Verhalten Uber die Abnahme der Diffusionsgeschwindigkeit
und eine erhéhte Akkumulation von Wasserstoff an Korngrenzen. Generell stellen die Auto-
ren eine Abnahme der Duktilitat mit zunehmender KorngréRe fest.

Einheitlich wird hingegen die Meinung vertreten, dass Phasengrenzen, insbesondere Ein-
schluss-Gitter-Phasengrenzen an Karbiden und Nitriden als Fallen fungieren [122, 129—
131]. Fir Phasengrenzen, wie sie in Duplexwerkstoffen zwischen den Kristallgittern der
austenitischen und ferritischen Phase vorkommen, gibt es jedoch auch unterschiedliche
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Aussagen. Yal¢i und Edmonds [132] kénnen mit der Wasserstoff-Mikroprint-Technik [111]
eine erhdhte Wasserstoffkonzentration an den Phasengrenzen feststellen und begriinden
dies mit Trapping. Jedoch wird von anderen Autoren [108-110] mit der gleichen Technik
keine erhohte Konzentration auf den Phasengrenzen festgestellt. Lediglich hohe Wasser-
stoffgehalte in der ferritischen Phase des Duplexstahls, bedingt durch das bessere Diffusi-
onsvermoégen im &-Ferrit. Solche Experimente sind aber auch stark von den gewahlten
Beladungsbedingungen und -zeiten abhangig.

Auch das Gefiige an sich hat in Abhangigkeit vom vorliegenden Kristallgitter sehr unter-
schiedliche Diffusionseigenschaften. Das kubisch-flichenzentrierte Gitter beispielsweise
hat eine hohere Loslichkeit fir Wasserstoff als das kubisch-raumzentrierte Gitter, bedingt
durch die groReren Zwischengitterplatze im kfz Gitter (Kapitel 2.3.1.1). Jedoch ist die Diffu-
sion in kfz Metallen aber um bis zu fiinf Zehnerpotenzen niedriger als in krz Metallen [133].
Dies belegen auch Permeationsexperimente am Duplexstahl von Owczarek und Zak-
roczymski [107] sowie Turnbull und Hutchings [106]. Zudem berichten die Autoren [106,
107], dass die Gefligeorientierung einen bedeutenden Einfluss auf die Diffusion von Was-
serstoff hat. In Permeationsexperimenten mit Proben unterschiedlicher Dicke bemerken die
Autoren einen Abfall des Diffusionskoeffizienten mit zunehmender Probendicke und be-
grinden dies mit einem verwundenen Diffusionspfad in der ferritischen Phase des Werk-
stoffs. Mit zunehmender Dicke muss der Wasserstoff im d-Ferrit um die austenitischen
Inseln herum transportiert werden, was langere Diffusionswege bedingt. Turnbull und Hut-
chings [106] fiihren deshalb einen Tortuositats-Faktor ein, um den verwundenen Diffusi-
onsweg und somit die verzogerte Diffusion zu berticksichtigen.

Die Klassifizierung von Wasserstofffallen nach ihren Aktivierungsenergien ermdglicht die
Bericksichtigung von Trapping-Effekten in der Arrhenius Beziehung (Gleichung (2.16))
[134]. Somit lassen sich fiir die Diffusionskoeffizienten Streubander erstellen, in denen
diffusionshemmende Effekte erfasst sind [122, 133]. Unter Nutzung der oberen Hiillkurve
wird die ungehinderte Wasserstoffdiffusion und durch die untere Hullkurve der ,worst-case®,
d.h., eine verzoégerte Diffusion durch Trapping in tiefen Fallen beschrieben.

Dadurch ist es auch mdglich, Trapping in numerischen Berechnungen Uber einen effektiv
wirkenden Diffusionskoeffizienten De, welcher die entsprechenden Aktivierungsenergien
der jeweiligen Fallentypen einbezieht, zu bericksichtigen [12]. So behélt das zweite Fick-
sche Gesetz seine allgemeine Gliltigkeit fur die Berechnung von Wasserstoffkonzentratio-
nen in metallischen Werkstoffen. Eine Ubersicht zu den verschiedenen Arten von
Wasserstofffallen und deren zugehérigen Aktivierungs- oder Bindungsenergien fur Wasser-
stoff ist in der Literatur zu finden [12, 77, 96, 119, 135]. Streubdnder der effektiven Diffusi-
onskoeffizienten in unterschiedlichen Gefligen sind in den Arbeiten von Béllinghaus et al.
[122, 133] zu finden.

2.3.1.4Enhancing

Neben den diffusionsverzégernden Effekten von Wasserstofffallen sind in der Literatur auch
Theorien fiir eine beschleunigte Wasserstoffdiffusion zu finden. So wird zum Beispiel ange-
nommen, dass hohe Spannungen oder Verformungen durch Weiten des Kristallgitters die
Wasserstoffdiffusion unterstiitzen kénnen [136-142] und der Wasserstoff neben einem
Konzentrationsgradienten auch einem Spannungs- oder Verformungsgradienten folgt [12].
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Die Erfassung solcher Effekte kann nach Boéllinghaus [12] Uber die Erweiterung des Fick-
schen Gesetzes um ein zweites Potentialfeld erfolgen, wie es auch in [104] dargestellt wird.
Nur so I&sst sich die mit Enhancing-Effekten haufig in Verbindung gebrachte Ansammlung
von Wasserstoff oberhalb der Ausgangskonzentration mathematisch beschreiben [12].

Eine weitere, viel in der Literatur diskutierte Form von Enhancing geht mit der plastischen
Verformung des Werkstoffes einher. Mit plastischer Verformung verbunden sind die Entste-
hung und das Wandern von Versetzungen. Wie bereits zuvor beschrieben, kann Wasser-
stoff an Versetzungen als Cottrell-Atmosphéare eingefangen werden [120]. Von Troiano
[143] wurde zum Beispiel bemerkt, dass Wasserstoff in der plastischen Zone vor Rissspit-
zen akkumuliert und so zur Schadigung des Werkstoffes beitragt. In der Arbeit von Kiuchi
und McLellan [144] wird ein Modell vorgeschlagen, demzufolge der Wasserstoff beidseitig
der Versetzung in einem bestimmten Abstand zur Versetzung schneller transportiert wer-
den kann.

Neben diesen Effekten wird von Tien et al. [121] der Transport von Wasserstoff mit Verset-
zungen beschrieben. Den Autoren zufolge findet eine Anreicherung von Wasserstoff im
Gefiige statt, wenn der Wasserstoff von der Versetzung geldst wird. Dies kann durch Uber-
schreiten einer kritischen Geschwindigkeit, Ausléschung oder Interaktion der Versetzung
mit Wasserstofffallen erfolgen [121]. Wird der Wasserstoff an einer reversiblen Wasserstoff-
falle abgestreift, so ist es moglich, dass eine andere Versetzung diesen Wasserstoff wieder
aufnehmen und weitertransportieren kann. Das Abstreifen von Wasserstoff kann auch an
Korngrenzen erfolgen, an denen sich Versetzungen aufstauen. Der abgestreifte Wasser-
stoff kann dann von einer anderen Versetzung im Nachbarkorn wieder aufgenommen und
weitertransportiert werden. Somit ist auch eine Ubersattigung bestimmter Gefiigebereiche
mit Wasserstoff erklarbar [121]. Der maximale Radius fiir eine solche Interaktion wird von
Tien et al. [121] mit dem dreiRigfachen des Burgersvektor b angegeben. Die Menge an
transportiertem Wasserstoff lasst sich iber eine Boltzmann Gleichung beschreiben, dhnlich
dem Diffusionskoeffizienten (Gleichung (2.16)), mit einer Bindungsenergie fiir Wasserstoff
an Versetzungen. Der Mechanismus des Abstreifens und der Wiederaufnahme von Was-
serstoff wird als ,Dislocation Sweeping“ bezeichnet [121] und ist in Abbildung 2.16 schema-
tisch am Beispiel von Partikeln im Kristallgitter dargestellit.

Abbildung 2.16: Schematische Darstellung des Abstreifens von Wasserstoff an eingelagerten Teil-
chen [121]
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Ein experimenteller Nachweis des Wasserstofftransports durch Versetzungen wird von
Louthan et al. [145] erbracht. Die Autoren konnten tber Zugversuche mit beschichteten und
unbeschichteten Zugproben in Wasserstoffatmosphére eine Versprodung des Werkstoffes
durch Wasserstoff, welcher tUber Versetzungen in den Werkstoff transportiert wurde nach-
weisen. Zudem wurde auch eine erhdhte Freisetzung von Wasserstoff mit zunehmender
Zugbeanspruchung festgestellt [145].

Oltra und Bouillot et al. [146, 147] greifen diesen Mechanismus in ihren Untersuchungen an
einem Duplexstahl auf und erklaren somit den Rissfortschritt in der austenitischen Phase.
Sie erlautern, dass Wasserstoff die Versetzungsbewegung an der Rissspitze anregt und
somit Wasserstoff in die austenitische Phase transportiert wird, dort zu einer Ubersattigung
fuhrt und das Fortschreiten des Risses durch den Austenit beglinstigt. In Abwesenheit von
Wasserstoff wurden die Risse in der austenitischen Phase arretiert, geben die Autoren an.
Einen Nachweis Uber die erhdhte Konzentration wird mit der Messung von Deuterium tber
Sekundarionen-Massenspektrometrie (SIMS) erbracht.

Birnbaum und Sofronis [148] fihren auf Grundlage der Interaktion von Wasserstoff mit
Versetzungen den als ,Hydrogen Enhanced Localized Plasticity* (HELP) bezeichneten
Mechanismus ein, der die lokale Anregung der Versetzungstatigkeit durch Wasserstoff
beschreibt (Kapitel 2.3.2). In ihren in-situ Untersuchungen mit einem Transmissionselektro-
nenmikroskop (TEM) konnten sie experimentell feststellen, dass Versetzungen ohne eine
Erhdhung der duleren mechanischen Beanspruchung, durch Beladung des Werkstoffes
mit Wasserstoff (schneller) wandern. Wird der Wasserstoff wieder entfernt, so verlangsamt
sich die Versetzungsbewegung wieder. Die erleichterte Versetzungsbewegung wird durch
eine lokale Herabsetzung der FlieRspannung verursacht und fiihrt somit zu einer lokalen
Entfestigung (engl. Softening) [148]. Andererseits erldutern die Autoren auch, dass fir
korrosionsbesténdige Stahle eine Verfestigung (engl. Hardening) beobachtet werden konn-
te und fiihren dies auf eine Lokalisierung des Versetzungsgleitens auf wenige Gleitebenen
zuriick. Neben der Beeinflussung der Bewegung von Versetzungen durch Wasserstoff
konnten die Autoren auch eine erleichterte Neubildung von Versetzungen durch Wasser-
stoff feststellen [148]. Robertson [149] tatigt Untersuchungen zur Wirkung von Wasserstoff
auf die Versetzungsbewegung und kann die beschriebenen Wechselwirkungen (Hardening
und Softening) bestatigen sowie die erleichterte Versetzungsbewegung unter Einfluss von
Wasserstoff experimentell nachweisen. In ihren Arbeiten fiihren die Autoren Birnbaum und
Sofronis [148, 150] zudem Berechnungen zur Wasserstoffakkumulation an Versetzungen
durch. Auch wird die Interaktion von Versetzungen untereinander unter Einfluss von Was-
serstoff erortert. So konnte gezeigt werden, dass Wasserstoff die Spannungsfelder der
Versetzungen gegeneinander abschirmt. Dadurch kénnen Versetzungen dichter aufeinan-
der aufriicken und es kommt zum sogenannten pile-up (Aufstau) der Versetzungen [148,
150].

Bereits vor diesen Betrachtungen haben Sofronis und McMeeking [151] ein Modell entwi-
ckelt, mit dem sich die Akkumulation von Wasserstoff in plastischen Zonen berechnen lasst.
Krom et al. [152] nutzen dieses Modell und fiihren einen zusatzlichen Term flr die plasti-
sche Dehnrate ein. Darauf aufbauend und mit eigenen Erweiterungen berechnen Sofronis
et al. [153-155] die Akkumulation von Wasserstoff in plastischen Zonen sowie Bereichen
hydrostatischer Spannungen vor Rissspitzen, Kerben oder an Einschlissen und ermitteln
dessen Einfluss auf die Rissbildung. Daran anknipfend haben auch andere Autoren [22,
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23, 156] solche Enhancing-Effekte bzw. die Wechselwirkung von Wasserstoff mit Verset-
zungen und die Akkumulation in Bereichen hoher Beanspruchung simulieren kénnen.
Sofronis et al. [154] postulieren in Bezug auf ihre numerischen und experimentellen Be-
trachtungen zur Wirkung von Wasserstoff in Metallen, dass sich eine Werkstoffschadigung
nicht allein durch den HELP-Mechanismus beschreiben lasst sondern vielmehr durch sy-
nergetische Effekte des HELP-Mechanismus mit der Theorie der Hydrogen Enhanced De-
cohesion (HEDE, Kapitel 2.3.2) erfolgt. Auch in der Arbeit von Brocks et al. [23] ergab sich
unter Beriicksichtigung beider Mechanismen HEDE und HELP eine bessere Ubereinstim-
mung der Ergebnisse von Experiment und Simulation.

Barnoush und Vehoff [157] kdnnen Uber die Mikroharteeindringpriifung an einem Nickel
Einkristall feststellen, dass sich die ,pop-in“ Kraft unter Einfluss von Wasserstoff reduziert
und erbringen damit einen experimentellen Beweis fiir die Interaktion von Wasserstoff mit
Versetzungen. Die ,pop-in“ Kraft steht in direktem Zusammenhang mit der plastischen
Verformung und reflektiert die notwendige Schubspannung fiir das Auslésen und Wandern
von Versetzungen [157]. Die Autoren erklaren die Auslésung der Versetzung mit dem HE-
DE Mechanismus und das erleichterte Wandern der Versetzung mit dem HELP Mechanis-
mus. Daher gehen die Autoren auch hier davon aus, dass beide Mechanismen parallel
ablaufen mussen.

Wie eingangs schon betrachtet, werden Korn- und Phasengrenzen in der Literatur kontro-
vers diskutiert. Mehrer [104] sowie Kaur et al. [123] beschreiben Korn- und Phasengrenzen
sowie Versetzungen als Pfade erhohter Diffusion. Korn- und Phasengrenzen haben eine
gewisse Dicke (5 bis 10 A [123]) an unregelmiRig angeordneten Atomen und bieten damit
mehr Platz fiir die Wasserstoffatome, die sehr einfach Spriinge zwischen den Platzen aus-
fuhren kénnen. Beschrieben wird die Diffusion entlang von Korn- und Phasengrenzen uber
das zweite Ficksche Gesetz (Gleichung (2.14)) unter Nutzung des effektiven Diffusionskoef-
fizienten (Gleichung (2.16)). Die Autoren [104, 123] geben an, dass die Aktivierungsenergie
fur die Diffusion entlang einer Korn- oder Phasengrenze geringer ist als flr die Diffusion im
Kristallgitter. Das Verhaltnis der Aktivierungsenergien fiir die Diffusion entlang der Korn-
grenze zur Diffusion im Gitter wird mit 0,4 bis 0,6 angegeben [104]. Eine Ubersicht zu den
Kennwerten der Diffusion entlang von Korn- und Phasengrenzen ist in [158] zu finden. Die
detaillierte mathematische Beschreibung der Diffusion entlang von Pfaden erhéhter Diffusi-
on istin [104, 123] gegeben.

In den Arbeiten von Hirth [77], Pressouyre [116] und Maroef [119] werden Korn- und Pha-
sengrenzen als Wasserstofffallen beschrieben. Ahnlich wie bei den Versetzungen kann
Wasserstoff entlang der Korn- und Phasengrenzen zwar schneller diffundieren, jedoch wird
eine erhohte Aktivierungsenergie bendtigt, damit der Wasserstoff die Korn- oder Phasen-
grenze verlasst und wieder im Kristallgitter diffundiert. Zudem kénnen Versetzungen den
Wasserstoff an der Korn- oder Phasengrenze aufnehmen und in die Kérner oder Phasen
transportieren, wie zuvor beschrieben.

Neben den oben genannten Effekten der beschleunigten Wasserstoffdiffusion gibt es noch
weitere Effekte, die zu einer schnellen Anreicherung des Gefiiges mit Wasserstoff beitragen
kénnen. So kann zum Beispiel eine Phasenumwandlung eine Ubersattigung an Wasserstoff
bedingen. Diese Art der Anreicherung eines Gefliges mit Wasserstoff ist haufig beim
Schweifden zu beobachten [12, 101-103]. Die Ldslichkeit im Gitter ist bei hdheren Tempe-
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raturen um ein vielfaches gréfRer. Somit kann nach dem Abkuhlen und evil. Umwandlung
eine erhdhte Wasserstoffkonzentration vorliegen, die entweder zu einer Porenbildung fiihrt
oder die in einem Uberséttigten Gefiige in Wasserstofffallen getrappt ist.

Auch denkbar ist eine Phasenumwandlung des Austenits in Martensit. Austenit hat durch
das kfz-Gitter eine héhere Loslichkeit als die verzerrte krz-Zelle des a‘-Martensits. Zudem
ist Martensit sensibler als Austenit gegentber einer Degradation der mechanischen Eigen-
schaften durch Wasserstoff [20, 21] und ein Umklappen des Austenits kann zu einem an
Wasserstoff Ubersattigter Martensit fihren. Fir Duplexwerkstoffe wurde schon mehrfach
gezeigt, dass die austenitische Phase durch eine Wasserstoffbeladung und/oder plasti-
scher Verformung in Martensit umklappen [21, 159-163] und somit zu einer Werkstoffscha-
digung beitragen kann.

Eine detaillierte Ubersicht zur mathematischen Erfassung von Trapping und Enhancing
wirde den Rahmen dieser Arbeit Ubersteigen, deshalb sei hier auf die zusammenfassende
Ubersicht von Béllinghaus [12] und der in diesem Kapitel genannten Literatur verwiesen.
Trapping-Effekte kdnnen auf Grundlage der Theorien von McNabb und Foster [117] sowie
Oriani [93] Uber die Aktivierungsenergie erfasst und in Streubander fiir Diffusionskoeffizien-
ten zusammengefasst werden [122, 133]. Unter der Annahme, dass kein irreversibles
Trapping stattfindet, ist fir einfache ingenieurstechnische Anwendungen die numerische
Simulation der Wasserstoffverteilung unter Berlcksichtigung des effektiven Diffusionskoef-
fizienten mit dem zweiten Fickschen Gesetz mdglich [12, 164]. Durch Verwendung der
oberen oder unteren Kurve des Streubandes kann entweder eine ungehinderte Diffusion
oder Trapping in tiefen Fallen (worst-case) berlcksichtigt werden.

Eine erhohte Wasserstoffdiffusion Iasst sich sehr einfach in Analogie zum Trapping Uber
eine geringere Aktivierungsenergie [104, 123] fir die Wasserstoffdiffusion im effektiven
Diffusionskoeffizienten beriicksichtigen. Enhancing-Effekte werden aber auch mit einer
Akkumulation von Wasserstoff in Verbindung gebracht. Eine Ansammlung von Wasserstoff
Uber die Ausgangskonzentration hinaus lasst sich jedoch nur mit der Erweiterung des zwei-
ten Fickschen Gesetzes realisieren und es ist darauf zu achten, dass Uber weitere Terme
keine zusatzlichen Wasserstoffquellen oder -senken implementiert werden [12]. Sofronis et
al. [153—155] und andere Autoren [22, 23, 156] haben gezeigt, dass sich eine Wasserstoff-
akkumulation infolge plastischer Verformung oder hydrostatischen Spannungen numerisch
berlicksichtigen lasst. Die Implementierung solcher Effekte in ein entsprechendes Finite-
Elemente-Programm zur Abbildung von Wasserstoffakkumulationen bzw. der Interaktion
von Wasserstoff und plastischer Verformung ist jedoch nicht trivial, sehr aufwendig und
bedingt die Erweiterung der Fickschen Gesetze [12]. Zudem werden eine Reihe zusatzli-
cher Werkstoffkennwerte, wie Versetzungsdichten in Abhangigkeit der plastischen Verfor-
mung und deren Besetzungsgrad durch Wasserstoff benétigt [22, 23, 153, 155]. Auch die
Kenntnis der Aktivierungsenergie fiir die einzelnen Fallentypen ist notwendig. In der Litera-
tur werden solche Werte jedoch zum Teil inkonsistent quantifiziert oder sind nur sparlich
vorhanden. Sofronis et al. [165] erwahnen in diesem Zusammenhang auch, dass die Me-
chanismen des Enhancing und die damit verbundene schadigende Wirkung von Wasser-
stoff noch unzureichend geklart ist und deshalb zukiinftig zum Beispiel die
Wasserstoffkonzentration an solchen mikrostrukturellen Merkmalen (Versetzungen, Korn-
grenzen, Ausscheidungen) experimentell und rechnerisch besser quantifiziert werden soll-
te. Dabei kénnen zum Beispiel moderne Methoden der Werkstoffcharakterisierung wie

38 BAM-Dissertationsreihe



2 Kenntnisstand

Sekundérionen-Massenspektrometrie [166] oder auch Neutronen- und Roéntgendiffrakto-
metrie [167—-169] helfen, um die Verteilung von Wasserstoff lokal im Geflige oder an Unre-
gelmaRigkeiten bzw. dessen Wechselwirkung mit Spannungen und Dehnungen im Geflige
zu bestimmen. Zur Beurteilung von Schadensféllen und deren Vermeidung sollte jedoch die
Simulation der Wasserstoffverteilung und Werkstoffschadigung mit einfacheren und abgesi-
cherten Modellen, aber unter Berlcksichtigung einer detaillierten Bauteilgeometrie erfolgen
[12].

Die Vorangegangenen Betrachtungen zum Trapping und Enhancing stellen die Grundlagen
heutiger Untersuchungen und numerischer Herangehensweisen zur Abbildung des Was-
serstofftransports in Metallen sowie Wirkung von Wasserstoff auf die mechanischen Eigen-
schaften dar. Jingere Literatur basiert auf diesen Erkenntnissen und versucht die
beschriebenen Vorgédnge numerisch [22, 23, 153-155] als auch experimentell [115, 157,
159] zu verifizieren und deren Wirkung zu quantifizieren. Dabei kommen moderne Metho-
den zur Werkstoffcharakterisierung [166—169] gleichsam mit numerischen Methoden zum
Einsatz. Jedoch besteht weiterhin der Bedarf die Effekte von Trapping und Enhancing auf
den Wasserstofftransport sowie die Wirkung des Wasserstoffs auf die Eigenschaften der
Werkstoffe qualitativ und vor Allem quantitativ zu erfassen.

2.3.1.5Effusion

Die Effusion von Wasserstoff ist fur die Vermeidung einer wasserstoffunterstutzten Werk-
stoffschadigung sehr wichtig. Uber die Abgabe des Wasserstoffs an die Umgebung kann
der Wasserstoff im Geflige reduziert und somit die Gefahr der wasserstoffunterstitzten
Werkstoffschadigung reduziert werden.

Die Effusion von Wasserstoff lauft in Analogie zur Wasserstoffaufnahme in drei Teilschritten
ab [12], Gleichung (2.17). Der absorbierte Wasserstoff wird tber Diffusion zur Metallober-
flache transportiert und desorbiert. Der desorbierte, atomare Wasserstoff kann entweder
direkt in das umgebende gasférmige Medium abgegeben werden oder es findet vor der
Desorption die Rekombination in molekularen Wasserstoff statt. Bei der Abgabe in ein
flissiges Medium wird der Wasserstoff auf der Metalloberflache unter Abgabe eines Elekt-
rons oxidiert oder ionisiert und kann dann in den Elektrolyt Ubergehen [12], Glei-
chung (2.18).

Habs = (H)ges — (H2)yes = H2 (2.17)

Habs — (H)des - (H+)des —H" (2.18)

Auch bei diesen Prozessen besteht die Moglichkeit der Rekombination des Wasserstoffs an
der Metalloberflache nach dem Volmer-Tafel oder Volmer-Heyrovsky-Mechanismus.

Die Abgabe des Wasserstoffs an die Umgebung kann wie die Wasserstoffaufnahme durch
verschiedene Randbedingungen beeinflusst werden. So kdnnen zum Beispiel Desorptions-
platze an der Metalloberflaiche durch andere Elemente, wie Sauerstoff belegt sein [170].
Zudem sind weitere Faktoren, wie die Oberflachenrauigkeit [170], die Temperatur [171]
oder Oberflachenreaktionen, die zu einer Oxidschicht fuhren [172, 173], fur die Effusion von
Bedeutung. Kiuchi und McLellan [144] betrachten die Oberflache als tiefe Falle und bertick-
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sichtigen dies Uber eine entsprechend hohe Aktivierungsenergie fir den Diffusionskoeffi-
zienten. Zusétzlich kénnen die Oberflachen mit Oxid- oder Passivschichten belegt sein, was
den Wasserstoffaustritt erschwert [170-173].

Numerisch kann die Effusion (iber eine Robin Randbedingung unter Nutzung eines Uber-
gangskoeffizienten [92, 174] oder Uber eine Dirichletsche Randbedingung erfolgen [12],
wobei sich die Dirichletsche Randbedingung unter der Annahme der ungehinderten Effusi-
on (Randknoten werden auf Null gesetzt) oder Abgabe in ein wasserstoffhaltiges Medium
(setzen der Randknoten auf bestimmte Wasserstoffkonzentration) durchfiihren Iasst. Im Fall
einer Oxid- oder Passivschicht kann die Effusion tber die Diffusion durch eine Randschicht
mit entsprechendem Diffusionskoeffizienten berlicksichtigt werden. Zumeist ist es aber
ausreichend, eine ungehinderte Effusion des Wasserstoffs anzunehmen und die Randkno-
ten auf Null zu setzen [12].

2.3.2 Mechanismen der Wasserstoffunterstiitzen Rissbildung

Fir die Phanomenologie der wasserstoffunterstutzten Werkstoffschadigung werden in der
Literatur unterschiedliche Theorien zu den Mechanismen der Schadigung durch Wasser-
stoff publiziert. Diese Theorien sind aber zumeist nur in der Lage, Teilaspekte der Wirkung
von Wasserstoff auf die mechanischen Eigenschaften der Werkstoffe zu klaren und stellen
keine ganzheitliche Losung bereit. Die Mechanismen sind unabhangig vom vorliegenden
Geflige und gelten eigentlich nur fir homogene Geflige bzw. Gefligeausschnitte. Im fol-
genden Abschnitt werden einzelne in der Literatur zu findende Theorien kurz erlautert.

Drucktheorie

Die Drucktheorie [175] ist eine der altesten Theorien. Sie beschreibt, dass atomarer Was-
serstoff an Grenzflachen von Defekten in der Mikrostruktur, wie zum Beispiel Einschlissen,
Ausscheidungen, Mikroporen oder -rissen, zu molekularem Wasserstoff rekombiniert. Die
Rekombination zu molekularem Wasserstoff ist mit einer Volumenvergrof3erung verbunden
und fihrt daher zu sehr hohen, internen Driicken. Dadurch kann es oberflachennah zur
Blasenbildung oder im Werkstoff zur Entstehung und Zusammenwachsen von Mikroporen
und -rissen kommen. Fur diese Art der Werkstoffschadigung sind sehr hohe Wasserstoff-
konzentrationen noétig. Zudem tritt diese Schadigungsform haufig nur in Werkstoffen gerin-
ger Festigkeit auf.

Adsorptionstheorie

Die Idee der von Petch und Stables [176] entwickelten Adsorptionstheorie ist, dass der
adsorbierte Wasserstoff an der Rissspitze die Oberflachenenergie herabsetzt, welche zur
Bildung neuer Oberflachen wahrend des Rissfortschritts bendtigt wird. Sinkt die Trennfes-
tigkeit des Werkstoffes unter die kritische Schubspannung an der Rissspitze, wird nach
dieser Theorie die Sprédbruchbildung beglinstigt. Die Anwendung dieser Theorie ist
schwierig, da eine Werkstofftrennung haufig im Werkstoffinneren, in rissspitzennahen Be-
reichen entsteht und nicht an der Rissspitze.

Hydridbildung

Wasserstoff kann in Verbindung mit Metallen der IV. und V. Nebengruppe des Periodensys-
tems, wie Titan, Zirconium, Niob, Tantal oder Vanadium spréde Hydride ausbilden [177].
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Dabei kann zwischen einer inneren und duflieren Hydridbildung unterschieden werden. Die
aullere Hydridbildung beinhaltet die Bildung einer spréden Schicht auf der Metalloberfla-
che, die bei der wasserstoffunterstiitzten Spannungsrisskorrosion und Nichteisenmetallen,
wie Titanlegierungen eine gréf3ere Rolle spielt [178, 179].

Die Versprodung des Werkstoffes durch innere Hydridbildung ist in erster Linie mit der
Spannungs- und Dehnungsinduktion durch die Volumenzunahme und der spréden Struktur
der Hydride verbunden [177, 178]. Zu bemerken ist, dass sich die Hydride bevorzugt in
Bereichen lokaler Deformationen und an Versetzungen bilden. Der Rissfortschritt findet
dabei durch die kontinuierliche Bildung neuer Hydride und deren sprédes Versagen statt.

Dekohasionstheorie (engl.: Hydrogen Enhanced Decohesion — HEDE)

Im Gegensatz zur Adsorptionstheorie wird bei der von Troiano [143] und Oriani [180] entwi-
ckelten Theorie die Rissbildung im Werkstoffinneren nahe der Rissspitze berticksichtigt.
Demnach diffundiert der Wasserstoff in Bereiche hoher mechanischer Spannungen vor der
Rissspitze, wo er durch Wechselwirkungen mit dem Metallgitter die Bindungskrafte zwi-
schen den Metallatomen herabsetzt (Abbildung 2.17).
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Abbildung 2.17: Schematische Darstellung der Rissentstehung nach der Dekohé&sionstheorie (links
[178]) und Darstellung der herabgesetzten Dekohé&sionenergie (U) und -spannung (o) (ber die kriti-
sche Offnung der Grenzfldche (r), mit a, — Gitterparameter (rechts [180])

Dadurch kann der Wasserstoff im Zusammenwirken mit hohen mechanischen Spannungen
zu einer rein elastischen Werkstofftrennung fiihren. Die dekohasive Wirkung des Wasser-
stoffs ist nach Troiano [143] anhand der Elektronenstruktur des Metalls zu erklaren. Der
atomare Wasserstoff gibt ein Elektron an die 3d-Schale des Metallatoms ab und liegt als

Proton vor. Durch den Zustand erhdhter Energie nehmen die Kohasionskrafte im Metallgit-
ter ab.

Plastizitatstheorie

Unter diesem Begriff werden alle metallurgischen Mechanismen verstanden, bei denen
Wasserstoff lokal die Plastizitdt des Werkstoffes beeinflusst. Die Grundannahme ist, dass
sich Wasserstoff auf die Beweglichkeit der Versetzungen auswirkt [181]. Dieser Prozess ist
kein direkter Versprodungsmechanismus, jedoch tragt er zur Versprodung des Werkstoffes
bei. Nelson [181] beobachtete, dass der Einfluss von Wasserstoff auf die Beweglichkeit der
Versetzungen einerseits eine Verfestigung (hardening effect) und andererseits eine Entfes-
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tigung (softening effect) in Abhangigkeit vom Werkstoff und den Legierungselementen zur
Folge haben kann.

Bei der lokalen Verfestigung wird angenommen, dass der Wasserstoff durch Diffusion in die
Dilatationszone und der Ausbildung von Cottrell-Wolken [120] die Versetzungsbewegung
behindert. Dadurch reduziert sich die Plastizitat des Werkstoffes an der Rissspitze und die
Sprédbruchbildung wird begtinstigt. In [181] wird zusétzlich eine Beschleunigung des Riss-
wachstums durch Herabsetzen der risskritischen Spannung beschrieben.

Beim ,softening effect® wird angenommen, dass Wasserstoff die Versetzungsbewegung
beschleunigt. Beachem [182] konnte in experimentellen Untersuchungen an hochfesten
Stahlen feststellen, dass durch die erhéhte Versetzungsbewegung und das damit verbun-
dene erhdhte Verformungsvermdgen das Risswachstum beguinstigt wird.

Die mit diesem Phanomen am besten einhergehende Theorie ist die von Sofronis und Birn-
baum et al. [148] entwickelte Theorie des HELP (Hydrogen Enhanced Localized Plasticity)
Mechanismus. Angenommen wird, dass Wasserstoff lokal das Verformungsvermdgen er-
hoht, indem er die Versetzungsbewegung beschleunigt. Durch die verbesserten Gleitpro-
zesse wird die FlieBgrenze herabgesetzt, begleitet von einer Abnahme der Festigkeit.
Bedingt durch die hohen Spannungen vor der Rissspitze kommt es hier zum plastischen
Versagen des Werkstoffes (Abbildung 2.18).
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a) In Abwesenheit von Wasserstoff durch b) Unter Mitwirkung von Wasserstoff,
Zusammenwachsen von Mikroporen in der Risswachstum als Folge lokaler erleichterter
plastischen Zone Verformung an der Rissspitze

Abbildung 2.18: Schematische Darstellung des Rissfortschrittes nach dem HELP Mechanismus [25]

Prinzipiell ist aber das Auftreten beider Effekte moglich. In Abhangigkeit von der im Material
vorliegenden Wasserstoffkonzentration konnen die Autoren Abraham und Altstetter [183]
fur einen austenitischen Werkstoff feststellen, dass zunachst eine Verfestigung auftritt. Mit
zunehmend héheren Wasserstoffkonzentrationen geht dieser Effekt wieder verloren und es
stellt sich eine Diskontinuitat der FlieRgrenze ein.

Adsorptionsinduzierte Versetzungsbewegung

Der von Lynch [79] propagierte Mechanismus (Adsorption-Induced Dislocation Emmission
— AIDE) nutzt die Mechanismen HEDE und HELP und ist der Plastizitatstheorie sehr ahn-
lich, da auch hier die Versetzungsbewegung durch Wasserstoff beeinflusst wird. Lynch
beschreibt, dass der in den ersten paar Atomlagen adsorbierte Wasserstoff dort die inter-
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atomare Bindung des Metallgitters schwacht und somit die Auslésung von Versetzungen
erleichtert wird, Abbildung 2.19. Durch das lokal erleichterte Versetzungsgleiten kommt es
in der plastischen Zone vor der Rissspitze zur Bildung von Mikroporen und Uberschneidung
von Versetzungen. Wird dabei Wasserstoff mit den Versetzungen in die plastische Zone
transportiert, so kommt es auch an den Mikroporen und Einschllissen oder Ausscheidun-
gen zur Auslésung von Versetzungen. Lynch beschreibt, dass sich mit diesem Mechanis-
mus Quasi-Spaltbriiche als auch duktile Briiche erklaren lassen.
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Abbildung 2.19: Schematische Darstellung des AIDE Mechanismus (links) und AIDE im Zusammenwir-
ken mit HELP und HEDE (rechts) [79]

Fur weitere Informationen zu diesen Mechanismen der wasserstoffunterstlitzten Werkstoff-
schadigung wird auf die bereits genannte Literatur verwiesen.

2.3.3 Ort der Rissentstehung und Risserscheinung

Das Zusammenwirken der zuvor beschriebenen Einflussfaktoren kann in einem metalli-
schen Werkstoff zu einer wasserstoffunterstitzten Werkstoffschadigung fuhren. Die Scha-
digung tritt dann ein, wenn in einem gegeniiber Wasserstoff empfindlichem Geflige die
durch Wasserstoff herabgesetzte lokale Beanspruchbarkeit durch eine entsprechend hohe
Beanspruchung Uberschritten wird. Bei Betrachtung der Literatur zu wasserstoffunterstiitz-
ten Werkstoffschaden wird dargestellt, dass austenitische Stahle im Vergleich weniger
empfindlich gegenuber einer Degradation ihrer mechanischen Eigenschaften sind [19, 20].
Ferritische und besonders martensitische Stahle zeigen eine hohe Empfindlichkeit gegen-
Uber Wasserstoff, bedingt durch ihr geringeres Verformungsvermogen. Hier geniigen meist
geringste Wasserstoffkonzentrationen im Geflige, damit es zu einer entsprechenden Scha-
digung und zum Versagen kommt [19, 20, 25].

Bezlglich der austenitisch-ferritischen Duplexstahle ist festzustellen, dass eine wasser-
stoffunterstlitzte Schadigung mit sehr hoher Wahrscheinlichkeit zuerst in der ferritischen
Phase des Duplexstahls eintreten wird, wie es auch in zahlreichen Untersuchungen zur
wasserstoffunterstiitzten Rissbildung in Duplexstahlen beschrieben ist [12,72,102,114,130,
145,155-160]. Diese kann dann im Folgenden auch zur Schadigung der austenitischen
Phase beitragen. Bedingt durch die hohe Diffusionsgeschwindigkeit im 0-Ferrit werden
schnell ausreichend hohe Wasserstoffkonzentrationen fiir eine Degradation der mechani-
schen Eigenschaften erreicht. Zudem hat die ferritische Phase ein weitaus geringeres Ver-
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formungsvermégen im Vergleich zur austenitischen Phase, so dass schon bei geringen
Wasserstoffkonzentrationen eine wasserstoffunterstitzte Werkstoffschadigung eintreten
kann. In den zuvor genannten Untersuchungen konnte gezeigt werden, dass die Risse in
der ferritischen Matrix des Duplexstahls initieren und haufig in der austenitischen Phase
arretieren [15, 110, 185, 186], Abbildung 2.20. Neben den Eigenschaften der Phasen
selbst, hat auch deren Anordnung und Orientierung einen entscheidenden Einfluss auf das
Rissverhalten des Duplexstahls [40, 188]. So kénnen Zheng und Hardie [188] und Sharr-
feddin et al. [40] eine hohere Sensibilitdt gegenliber einer wasserstoffunterstiitzten Rissbil-
dung bei einer Belastung des Duplexstahls quer zur Walzrichtung feststellen.

20X

Abbildung 2.20: Mikroskopische Aufnahmen wasserstoffunterstiitzter Risse in Duplexstéhlen, Rissbil-
dung in der ferritischen Phase und Arretierung des Risses in der austenitischen Phase [15, 186]

In der Arbeit von Nilsson und Chai [60] wird gezeigt, dass die Risse in der ferritischen Pha-
se bevorzugt an Korngrenzen oder an der Phasengrenze zum Austenit initiieren (Abbildung
2.23a). Die Autoren flihren die Rissinitiierung auf den Aufstau von Versetzungen an den
Korn- oder Phasengrenzen zuriick. Dadurch kommt es in diesen Bereichen zu hohen
Spannungskonzentrationen. Zudem kann Wasserstoff mit den Versetzungen in diese Be-
reiche transportiert werden oder auch bereits in hohen Mengen an den Phasen- oder Korn-
grenzen getrappt sein. Dadurch kommt es zu Bildung von Hohlraumen, die dann als
Ausgangspunkt fir einen Riss fungieren. Ferner wird beschrieben, dass Wasserstoff
planares Gleiten der Versetzungen im Austenit unterstiitzt [19]. Dadurch kénnen sich an
den Phasengrenzen Versetzungen aufstauen und zusatzlich zur Induktion hoher Spannun-
gen und Dehnungen im &-Ferrit fihren. Auch in der Arbeit von Marinelli et al. [61] wird die
Rissbildung in der ferritischen Phase der Duplexstahlen auch ohne Anwesenheit von Was-
serstoff Uber den Versetzungsaufstau erklart. Dabei gehen die Autoren auch auf die kris-
tallographische Orientierung der Koérner in den Phasen als auch der Phasen zueinander
und deren Einfluss auf die Rissbildung ein.

San Marchi et al. [19] erklaren die Rissbildung in der ferritischen Phase des Duplexstahls
unter Einfluss von Wasserstoff sehr ahnlich und prasentieren ein Modell zur Beschreibung
des Rissfortschrittes, Abbildung 2.21. Der im &-Ferrit initiierte Riss verursacht Spannungen
und Dehnungen im Austenit, wodurch es zum Rissfortschritt durch die austenitischen Pha-
se kommt (Punkt A). Alternativ kann der Riss auch entlang der Phasengrenze fortschreiten
(Punkt B). Die Risse im Austenit bzw. entlang der Phasengrenzen verbinden dann die be-
reits in der ferritischen Phase entstandenen Spaltbriiche miteinander, beschreiben die
Autoren [19].
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Abbildung 2.21: Schematische Darstellung des Rissfortschritts im Duplexstahl unter Wasserstoffein-
fluss. Position A zeigt einen Riss durch den Austenit (y), einen alternativen Risspfad entlang der
Phasengrenze ist am Punkt B zu sehen. Das mikromechanische Modell nutzt die Dehnungsverteilung
in einem Winkel von 6 = 45° [19]

In der Arbeit von Oltra und Bouillot [146, 147] sowie Gotebiowski et al. [184] wird erklart,
dass die Risse zunachst im Austenit stoppen. In der plastischen Zone an der Rissspitze
wird in der austenitischen Phase lokal die Versetzungstatigkeit angeregt und Wasserstoff
aus dem d&-Ferrit in den Austenit transportiert. Dadurch wird hier Wasserstoff angereichert
und der Riss schreitet schrittweise im Austenit fort. In [184] wird fur den Rissfortschritt im
Duplexstahl ohne Wasserstoff keine bevorzugte Richtung des Risses und kein bevorzugter
Rissfortschritt in einer Gefligephase festgestellt. Unter Einfluss von Wasserstoff geben die
Autoren [184] jedoch an, dass vermehrt ein Rissfortschritt entlang der austenitisch-
ferritischen Phasengrenze erfolgt. Diese Risserscheinung lasst sich mit Trapping von Was-
serstoff entlang der Phasengrenzen erklaren [106, 107, 187]. Das schrittweise oder von
Oltra und Bouillot [146, 147] als ,zickzackférmig“ beschriebene Fortschreiten des Risses im
Austenit wurde von Magnin et al. [189] auch fir die Rissbildung in austenitischen Stahlen
unter korrosivem Angriff beobachtet. Magnin et al. [189] entwickeln daraufhin das ,Corrosi-
on Enhanced Plasticity Model” fur die Spannungsrisskorrosion in kfz-Stéhlen, Abbildung
2.22. Dieser Mechanismus ist dem zuvor beschriebenen HELP-Mechanismus (Plastizitats-
theorie) sehr ahnlich, jedoch wird hier explizit die Beteiligung eines Korrosionsprozesses
erwahnt Uber den auch der Wasserstoff in den Werkstoff aufgenommen wird.
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Abbildung 2.22: Schematische Darstellung der verschiedenen Stufen des ,Corrosion-Enhanced Plas-
ticity“ Modells [189]
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Im ersten Schritt findet eine anodische Metallauflosung entlang der (111) Gleitebene statt.
Durch eindiffundierenden Wasserstoff wird lokal, entlang dieser Ebene die Versetzungsbe-
wegung sowie Scherung entlang dieser Ebene erleichtert (2). Die Versetzungen werden an
einem Hindernis aufgestaut (3), wodurch es zu einer Spannungskonzentration und Was-
serstoffanreicherung an diesem Hindernis kommt. Dadurch kann ein neuer Riss am Hin-
dernis entstehen (4), wodurch dann wieder entlang bestimmter Gleitebenen ({111}, {100},
{110}) neue Versetzungen ausgeldst werden (5). Entlang dieser Gleitebenen schreitet der

Riss zickzackformig fort [189].

Fraktographisch lassen sich die wasserstoffunterstiitzten Risse in Duplexstahlen durch
einen transkristallinen Quasispaltbruch beschreiben, Abbildung 2.23. Wobei in Abhangig-
keit von der lokalen Wasserstoffkonzentration und Dehngeschwindigkeit auch duktile Antei-
le auf der Bruchflache zu finden sind [15, 19, 54, 75, 110, 160, 186, 190, 191].

c¢) Spaltbriiche im &-Ferrit getrennt durch
duktilere Bereiche (Pfeile) [19]

Transgranular
cleavage

( ! = 4
10um EHMT = 1500kV  Signel A = SE2 Date 17 Sea 2007 B NTND
F—— 0= 38mm Mag= 500KX  Chamber=184e-003Pa a i T l i

b) Transkristalliner Spaltbruch im &-Ferrit (a),
duktile Trennung im Austenit (y) [64]

10um

d) Parallele Rissbildung im Austenit durch
martensitische Umwandlung [161]

Abbildung 2.23: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von Risserscheinungen in Duplexstéh-

len [19, 60, 110, 161]
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Die duktileren Anteile der Bruchflache werden zumeist mit dem Rissfortschritt in der auste-
nitischen Phase oder entlang der Phasengrenze assoziiert. Haufig beschreibt die Literatur
die duktilen Risse im Austenit auch mit einem kammférmigen, schrittweise gerissenen
Trennbruch mit plastischer Verformung [19, 54], Abbildung 2.23b und Abbildung 2.23c.

Bei den Duplexstdhlen besteht auch die Méglichkeit, dass durch hohe Dehnungen und
Wasserstoffkonzentrationen eine Martensitbildung in der austenitischen Phase bevorzugt
an der Rissspitze stattfindet [75, 160, 161, 184]. Glowacka et al. [161] beschreiben eine
martensitische Umwandlung des Austenits, allein durch eine Beladung mit Wasserstoff.
Schon kurz nach dem Beginn der Beladung mit Wasserstoff konnten die Autoren bereits
eine Erhéhung der Stapelfehler im Geflige feststellen. Zudem beobachten die Autoren an
der Oberflache des Werkstoffes eine parallele Rissbildung im ehemaligen Austenit, die auf
eine Zwillingsbildung hinweist, Abbildung 2.23d. Gtowacka et al. [161] gehen davon aus,
dass die Anderungen des Gefiiges entweder aus der Bildung einer Hydridphase oder ho-
hen plastische Dehnungen, hervorgerufen durch hohe Wasserstoffkonzentrationen, resul-
tieren. Auch Straub et al. [166] kdnnen eine solche parallele Rissbildung in der
austenitischen Phase eines Duplexstahls feststellen und fiihren dies auf hohe Wasserstoff-
bzw. Deuteriumkonzentrationen zuriick, welche hohe Dehnungen im austenitischen Gitter
hervorrufen. Barnoush et al. [192] beobachten in ihren Experimenten am Duplexstahl eine
ahnliche Veranderung in der austenitischen Phase. Wa&hrend der Beladung des
Duplexstahls kénnen die Autoren in-situ die Bildung von Gleitlinien auf der Oberflache der
austenitischen Phase mit zunehmender Beladungszeit feststellen und fihren dies auf eine
durch Wasserstoff verursachte erleichterte Bildung und Bewegung Versetzungen zurtck.
Eine martensitische Umwandlung in der austenitischen Phase kdnnen Barnoush et al. [192]
jedoch nicht feststellen. Auch andere Autoren stellen keine Martensitbildung in ihren Expe-
rimenten fest [110] bzw. wird auf eine mogliche Martensitbildung in den Untersuchungen
nicht explizit eingegangen. Eine martensitische Umwandlung wirde sowohl die Rissbildung
als auch den Rissfortschritt beglinstigen, da Martensit empfindlicher auf Wasserstoff rea-
giert und durch die Umwandlung dann ein an Wasserstoff Ubersattigter Martensit vorliegen
kann.

In der ferritischen Phase kann unter Einfluss von Wasserstoff auch eine plastische Verfor-
mung vor dem Bruch stattfinden, beschreiben San Marchi et al. [19]. Sie verweisen auf
Arbeiten von Lynch und beschreiben, dass die plastische Verformung im &-Ferrit sehr lokal
erfolgt. Es werden nur sehr feine duktile Merkmale auf der Bruchflache im &-Ferrit hinterlas-
sen, die im Rasterelektronenmikroskop nur mit sehr hoher Auflésung zu erkennen sind.
Allgemein beschreibt Lynch [79] unterschiedliche, durch Wasserstoff hervorgerufene frak-
tographische Erscheinungen in verschiedenen Stahlen. Unter anderem wird gezeigt, dass
unter Einfluss von Wasserstoff auch eine duktile Bruchflache durch das Zusammenwach-
sen von Mikroporen mdglich ist. Die Mikroporen werden aber unter Wasserstoffeinfluss
kleiner im Durchmesser und sind nicht so tief wie bei wasserstofffreien Werkstoffen [79].

In einigen Arbeiten [185, 186, 193, 194] wird auch gezeigt, dass sich die Bruchtopographie
zwischen Oberflache und Kern einer Zugprobe unterscheiden kann. Oberflachennah ent-
steht ein makroskopisch versprodeter Bereich, der wenige um in die Probe hinein reicht.
Zum Kern der Probe hin wechselt die Bruchtopographie vom Spaltbruch zum duktilen Wa-
benbruch. Zudem wird in den Arbeiten, die dieses Verhalten beschreiben erlautert, dass auf
der Probenoberflache mehrere sprode Anrisse zu sehen sind [185, 186, 193, 194].
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Generell ist ein Wechsel der Bruchtopographie von interkristallinem (IC) tber transkristalli-
nem (QC) Spaltbruch bis hin zum duktilen Bruch durch Zusammenwachsen von Mikroporen
(MVC) unter Einfluss von Wasserstoff mdglich, wie es zum Beispiel flr supermartensitische
Stahle [25, 195] oder auch niedriglegierte hochfeste Stahle [182] beobachtet wurde. Der
Wechsel der Bruchtopographie ist dabei von der lokalen Wasserstoffkonzentration und der
lokalen Dehnung abhangig. In Abbildung 2.24 ist die Abhangigkeit der Bruchtopographie
von der lokalen Dehnung und der lokalen Wasserstoffkonzentration sowie die Uberlegung
von Beachem [182] dargestellt.
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Abbildung 2.24: Wechsel der Bruchtopographie in Abhéngigkeit der lokalen Wasserstoffkonzentration
und der lokalen Beanspruchung in einem supermartensitischen Stahl (links) [25] und niedriglegierten
hochfesten Stéhlen (rechts) [182]

Die Rissinitiierung wird von den Autoren [25, 182, 195] als interkristalliner Riss dargestellt
(IC oder IG). Diese Beobachtung deckt sich mit den zuvor beschriebenen Ergebnissen fiir
eine Rissinitierung an Korn- oder Phasengrenzen, zumeist in der ferritischen Phase des
Duplexstahls (siehe Abbildung 2.23a, [60]). Bei hohen Wasserstoffkonzentrationen und
geringen Dehnungen findet eine Werkstofftrennung entlang dieser Gefligeunregelmafigkeit
statt. Hier ist die Trennfestigkeit geringer als im Korn selbst, welche durch die schadigende
Wirkung von Wasserstoff weiter herabgesetzt werden kann. Zudem kdénnen an Korn- und
Phasengrenzen hohe Mengen an Wasserstoff getrappt sein, die den Prozess beschleuni-
gen [25, 182, 195]. Ausgehend von einer elektrochemischen Wasserstoffaufnahme oder
unter Druckwasserstoff ist die Wasserstoffkonzentration in oberflachennahen Bereichen am
grofdten. Im weiteren Rissfortschritt kann der Riss in einen transkristallinen (TC) bzw. quasi
Spaltbruch (QC) ubergehen. Hier wirkt eine geringere Wasserstoffkonzentration als zu
Beginn und die Beanspruchung, zum Beispiel die Dehnung an der Rissspitze, ist hoher. Mit
steigender Beanspruchung und abnehmender Wasserstoffkonzentration ist der Wechsel
zum duktilen Rissfortschritt durch das Zusammenwachsen von Mikroporen (DC oder MVC)
moglich. Mit zunehmender Beanspruchung steigt auch die Rissgeschwindigkeit. Bedingt
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durch das Wasserstofftransportverhalten diffundiert weniger Wasserstoff vor die Rissspitze
bzw. der Wasserstoff kann der Rissspitze nicht mehr folgen. Mit zunehmender Tiefe des
Risses und zunehmender Geschwindigkeit findet kein neuer Antransport von Wasserstoff
mehr statt und allein der im Geflige bereits vorhandene Wasserstoff tragt zum Versagen bei
[25, 182, 195].

2.4 Numerische Simulation wasserstoffunterstiitzter Risse

Numerische Methoden wurden friiher Gberwiegend in der schweildtechnischen Forschung
und Entwicklung eingesetzt, um z.B. Schweillprozesse zu optimieren oder Bauteilverziige
zu minimieren. Heutzutage kommt die Finite-Elemente-Methode (FEM) in vielen Bereichen
der Industrie und Forschung zum Einsatz, da sich hier eine enorme Zeitersparnis fir Para-
meterstudien ergibt und die Ergebnisse zumeist schneller ausgewertet werden konnen.
Vorhandene Modelle lassen sich einfach auf andere Materialien und Strukturen Ubertragen
und kénnen so zur Ersparnis von Zeit und Aufwand bei der Aufklarung von Schadensfallen
beitragen. Mit zunehmender Weiterentwicklung der Rechentechnik wurden die Modelle
immer detaillierter und die Beriicksichtigung komplexer mikromechanischer Vorgange ist in
heutigen FE-Analysen mdoglich. Dazu zahlen auch eine Reihe von numerischen Modellen
die es ermdglichen, Risssimulationen in komplexen Bauteilen vorzunehmen. In den Arbei-
ten von Mishnaevsky [196] und Mishnaevsky und Schmauder [197] wird eine Ubersicht zu
den mdglichen numerischen Herangehensweisen zur Simulation von Rissen gegeben. In
der Arbeit gehen die Autoren auf die prinzipielle Herangehensweise bei der Erstellung von
Modellen zur Berticksichtigung der Mikrostruktur ein, wobei die Modelle fiir makroskopische
Simulationen als auch auf der Mesoebene zur Berlicksichtigung von Realstrukturen einge-
setzt werden koénnen. Fir die Simulation von Rissen stellen die Autoren eine Reihe von
Modellen vor, mit denen sich duktile oder spréde Risse in unterschiedlichen Gefligen nume-
risch abbilden lassen. Unter anderem wird auf das Kohasivzonen-Modell (engl.: cohesive
zone model, CZM), die Element-Elimination-Technik (engl.: element elimination technique,
EET), das Gurson-Tvergaard-Needleman (GTN) Modell sowie weitere, auch kombinierte
Modelle eingegangen. Diese Modelle ermdglichen die numerische Betrachtung von Scha-
digungsvorgangen in unterschiedlichen Werkstoffen unter Bericksichtigung verschiedener
Randbedingungen, die auf eine Bauteilschadigung Einfluss haben.

Fir die Modellierung wasserstoffunterstitzter Risse (HAC) mussen verschiedene Anforde-
rungen an das Modell erfiillt sein [12]. Dabei gilt es, die Wasserstoffverteilung mdglichst
numerisch zu berechnen. Hingegen kann die Ermittlung der lokalen mechanischen Bean-
spruchung auch analytisch erfolgen, um Rechenzeit und Speicherplatz zu sparen. Generell
ist zu bemerken, dass die numerische Simulation von HAC nicht nur auf Basis der drei
EinflussgréRen lokale mechanische Beanspruchung, lokale Mikrostruktur und lokale Was-
serstoffkonzentration erfolgt, sondern vielmehr einen Vergleich der risskritischen mit den
aktuellen Bedingungen beinhalten sollte [12]. Dafur sind wahrend einer Modellierung wie-
derholte transiente Finite-Elemente-Analysen (FEA) durchzufihren.

Im Folgenden sollen nun einige grundlegende Sachverhalte in Bezug auf die Modellent-
wicklung zur numerischen Simulation wasserstoffunterstitzter Risse dargestellt werden. Die
Bruchmechanik unterscheidet hinsichtlich der Deformation eines Risses drei verschiedene
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Rissoéffnungsarten (Rissmodi) [198], wie es in der Abbildung 2.25 dargestellt ist. Der Mo-
dus | kennzeichnet eine symmetrische Risséffnung.

Der Riss liegt senkrecht zur Belastungsrichtung und eine Zugspannung fiihrt zur Offnung
der Rissflanken in Richtung der Belastung. Beim Rissmodus Il (L&ngsscherung) tritt eine
asymmetrische Separation der Rissoberflachen auf. Der Riss liegt in der Belastungsrich-
tung und eine Schubspannung fiihrt zu einer Relativverschiebung der Rissflanken in Rich-
tung der Belastung. Modus Ill (Querscherung) beschreibt einen Riss, der quer zur
Belastungsrichtung liegt. Infolge einer Schubspannung erfolgt die Separation durch Relativ-
verschiebung der Rissflanken in z-Richtung (Belastungsrichtung).

Modus | Modus I Modus Il

—

=

Abbildung 2.25: Prinzipdarstellung der drei Risséffnungsarten [198]

Fir die Simulation wasserstoffunterstitzter Risse kann der Modus | angenommen werden,
wenn sich die plastische Zone vor der Rissspitze (Prozesszone) im Vergleich zu allen cha-
rakteristischen makroskopischen Abmessungen des Kérpers klein verhalt [12, 198]. Gene-
rell ist dieser Modus eher bei spréden Werkstoffen, wie Keramiken, zu beobachten. Bei der
HAC treten typische trans- und interkristalline Risse, meist reine Trennbruche unter ebenen
Dehnungszustand, seltener Mischbriiche und kaum reine Scherbriiche auf [12, 15, 19, 20].
Weiterhin ist der Bruchprozess sehr stark lokalisiert, d.h., die bruchmechanischen Vorgéan-
ge spielen sich in einer sehr kleinen Prozesszone vor der Rissspitze ab. Deshalb kann fir
die numerische Simulation der HAC der Modus | angenommen werden, zudem er aufgrund
der Belastungsrichtung in der Praxis am haufigsten eintritt.

Unter dieser Annahme lasst sich HAC numerisch durchfiihren, indem die Prozesszone vor
der Rissspitze als Mikrozugprobe betrachtet wird [12, 25, 199]. Bei Beschrankung auf den
Rissmodus | lassen sich die Modellierungen zweidimensional mit Riss in x-Richtung und
Belastung in y-Richtung (senkrecht zum Riss) ausfiihren. Durch Aneinanderreihung mehre-
rer fiktiver Zugproben entlang eines gegebenen Risspfades kann der Rissfortschritt simu-
liert werden. Dabei ist es erforderlich, fir jede neue Zugprobe die sich mit dem
Risswachstum verandernden Bedingungen neu zu berechnen und mit den entsprechenden
Versagenskriterien zu vergleichen.

HAC ist ein zeitabhdngiges Phanomen, welches vom Wasserstoffdiffusionsprozess und der
mechanischen Beanspruchung abhangig ist [12, 199]. Deshalb missen die drei Phasen
des Rissprozesses [181] unter Einfluss von Wasserstoff berlicksichtigt werden (Abbildung
2.26). Die Rissinkubation ist gekennzeichnet durch die Entstehung eines Mikrorisses, z.B.
an der Oberflache bis zur n&chsten Korngrenze (meist eine Rissldnge von ciy = 0,1 mm)
[12]. Dieser Bereich liegt unterhalb des Spannungsintensitatsfaktors Ky, und beschreibt die
interkristalline Rissinitiierung. Die Risswachstumsgeschwindigkeit ist unterhalb dieses Wer-
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tes nahezu Null, d.h., es findet kein Risswachstum statt. Dieser Schwellenwert reprasentiert
die maximal mdgliche Degradation der mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff
[12].

A A
Phase Il Phase Il
2 (instabiles Risswachstum) (instabiles Risswachstum)
>n:
)
ey Phase Il b
T (stabiles Risswachstum) / =
E %
] & Phase Il
g (stabiles Risswachstum)
@
4
Phase |
(Rissinkubation)
Phase |
(Rissinkubation)
> >
» »
K(h (KHAC) KIC TTF
Spannungsintensitat, K, Zeit

Abbildung 2.26: Schematische Darstellung der drei Risswachstumsphasen: a) Kinetik des Rissfort-
schritts als Funktion der Spannungsintensitét [12, 25, 181]; b) Beziehung zwischen Rissldnge und Zeit
zur Beschreibung der Werkstoffeigenschaften unter den Konditionen der HAC (TTF-Time to Failure:
Zeit bis zum Versagen) [12, 25]

Bei Uberschreiten des Wertes Ky, kommt es zunachst zum steilen Anstieg der Riss-
geschwindigkeit vriss. Dieser Anstieg markiert nach Nelson [181] den Ubergang von der
Rissinkubation zum kinetischen Risswachstum. Hat der Riss sich ausreichend vergréRert,
stellt sich ein stabiles Risswachstum ein, gekennzeichnet durch eine nahezu konstante
Rissgeschwindigkeit. Dieser Bereich entspricht dem Konzept der fiktiven Zugprobe [199].
Es werden kritische Bedingungen an der Rissspitze erreicht und der Riss schreitet bis zur
nachsten fiktiven Zugprobe fort. Die so neu entstandene Rissspitze unterliegt erneut einer
hohen Beanspruchung. Die Diffusion des Wasserstoffs an die neu gebildete Rissspitze
kontrolliert das kontinuierliche Risswachstum [181]. Durch die Diffusion von Wasserstoff an
die Rissspitze werden wieder kritische Bedingungen erreicht und der Riss wéachst weiter.

Mit dem Uberschreiten des Spannungsintensitatsfaktors Ki. steigt die Rissgeschwindigkeit
enorm an und kennzeichnet den Ubergang zum instabilen Risswachstum. Dieser Wert K|
stellt einen charakteristischen Wert fur den Werkstoff dar, da hier keine kritischen Wasser-
stoffkonzentrationen fiir den Rissfortschritt notwendig sind. Die mechanische Beanspru-
chung vor der Rissspitze hat infolge des Rissfortschrittes derart zugenommen, dass der
Restquerschnitt des Bauteils schlagartig und instabil versagt [12, 181].

Mit dem von Béllinghaus und Hoffmeister [199] entwickelten Modell lassen sich unter Be-
rucksichtigung der drei Einflussfaktoren, lokale Wasserstoffkonzentration, lokale Beanspru-
chung und lokales Geflige, wasserstoffunterstitzte Werkstoffschaden in einfacher Weise
numerisch abbilden. Dabei kann die Kennwertermittiung zur Eingabe der Risskriterien tiber
einfache ingenieurstechnische Experimente, wie Zugversuche, erfolgen. Das Modell wurde
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erstmals fir die Simulation eines wasserstoffunterstiitzten Risses im 4-Punkt-Biegversuch
eingesetzt [199]. Viyanit [25] nutzte dieses Modell fur die Simulation der wasserstoffunter-
stutzten Spannungsrisskorrosion in supermartensitischen Stahlen. Fir die Simulation wurde
eine konstante Wasserstoffkonzentration kurz unter der Oberflache (Subsurface Concentra-
tion) des Stahls angenommen, um die elektrochemische Wasserstoffaufnahme zu simulie-
ren. Wongpanya et al. [24] nutzte das erweiterte Modell von Viyanit fur die Simulation
wasserstoffunterstutzter Kaltrisse in hochfesten Feinkornbaustahlen wahrend des
Schweillprozesses. Zum Erreichen praziser Ergebnisse flr die Wasserstoffverteilung in der
Schweilverbindung wurden die Diffusionskoeffizienten fiir jeden Zeitschritt in Abhangigkeit
vom Geflige und Temperaturgradienten neu berechnet. Dadurch war die indirekte Kopp-
lung der Wasserstoffdiffusion mit dem Schweil3prozess maglich.

In den Arbeiten von Olden et al. [22, 54, 200] wird das Kohasivzonen-Modell flir die Simula-
tion wasserstoffunterstiitzter Risse in Duplexstahlen genutzt. Die Rissinitierung und der
Rissfortschritt werden simuliert, indem fiir die Kohasivelemente eine wasserstoffabhangige
Trennfestigkeit in Form einer Kohasivspannung vorgegeben wird. Bei Uberschreitung die-
ser Kohasivspannung wird die Offnung der Kohasivelemente und somit der Rissfortschritt
numerisch abgebildet. Auch andere Autoren nutzen haufig das Kohasivzonenmodell zur
Simulation wasserstoffunterstiitzter Werkstoffschaden in niedriglegierten hochfesten Stah-
len [23, 155, 201, 202]. Jedoch kénnen die bendtigten Kennwerte solcher Modelle, die
zumeist aus mehreren Faktoren berechnet werden miissen, mit einfachen Experimenten oft
nicht ermittelt werden. AuRerdem erlauben sie haufig keine direkte Korrelation des Einflus-
ses von Wasserstoff auf die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes. Die Implemen-
tierung dieser Modelle bzw. die Verknlipfung der Modelle mit entsprechenden
wasserstoffabhangigen Versagenskriterien ist nicht trivial und bedingt fast immer die Pro-
grammierung eigener Subroutinen im Finite-Elemente-Modell.

Allerdings wurden diese Simulationen alle auf der makroskopischen Ebene unter Annahme
makroskopischer Werkstoffkennwerte durchgefiihrt. Das Gefiige der Duplexstéahle besteht
jedoch aus zwei Gefligephasen, Austenit und &-Ferrit, und bietet somit kein homogenes
Gefluige. Zur Beurteilung von Schadigungsmechanismen in Duplexstahlen sollten daher die
Eigenschaften der Gefiigebestandteile und die damit verbundene Anisotropie Beriicksichti-
gung finden. Hierflir eigenen sich insbesondere Modelle, welche die Betrachtung der Meso-
oder Mikroebene ermdglichen. In Kapitel 2.2 wurde bereits auf Mesomodelle zur Simulation
des mechanischen Verhaltens in den Phasen von Realgefligen eingegangen.

In den Arbeiten von Sun et al. [203] sowie McDowell und Dunne [204] werden Simulationen
zur Vorhersage des duktilen Versagens in einem ferritisch-martensitischen Dualphasen-
stahl bzw. in Titanlegierungen durchgefiihrt. Das duktile Versagen des Werkstoffes wird
dabei nicht Uber eine Werkstofftrennung simuliert, sondern der Ort des Versagens wird tber
die Akkumulation von plastischer Verformung im Geflige vorhergesagt. Die Autoren von
[203] nutzen dafiir ein Modell des Realgefliges, Abbildung 2.27a, und untersuchen ver-
schiedene Randbedingungen sowie unterschiedliche Orientierungen und Lagen des Me-
somodells in der makroskopischen Probe. McDowell und Dunne [204] hingegen nutzen ein
Modell mit mehreren Kérnern des Gefiiges und berticksichtigen die vorher bestimmte kris-
tallographische Orientierung der Kérner. Beide Autorenteams kénnen gute Ubereinstim-
mungen zwischen Simulation und Experiment erreichen.
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a) Vorhersage duktilen Versagens durch Akku- b)Duktiles Versagen im Ferrit-Perlit Realgefiige,
mulation plast. Dehnung [203] GTN-Modell [205]

c) Duktiler interkristalliner Riss, erweitertes GTN-  d) Duktiles Versagen in einem Realgefiige einer
Modell [206] Al-Legierung, EET-Modell [207]

d 4“'

e) Zusammenwachsen von Mikroporen auf ato- f) Rissbildung in einer Zugprobe im SSRT,
marer Ebene, CZM-Modell [208] FBM-Modell [209]

Abbildung 2.27: Darstellung verschiedener Modelle zur Simulation einer Werkstoffschadigung

Ohata et al. [205] fihren numerische Simulationen duktilen Risswachstums unter Nutzung
eines GTN-Modells im Realgeflige eines ferritisch-perlitischen Stahls durch. Die Simulation
der Risse im Modell erfolgt durch Entstehung und Zusammenwachsen von Mikroporen,
Abbildung 2.27b. Auch die Autoren Pardoen et al. [206] nutzen ein GTN-Modell und simu-
lieren duktile inter- und transkristalline Werkstofftrennungen in einem idealisierten Modell
mit mehreren Kérnern, Abbildung 2.27c.
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In der Arbeit von Weber [207] wird die ,element elimination technique® (EET) genutzt, um
duktiles Versagen in Aluminiumlegierungen mit Siliziumkarbideinschlissen zu simulieren.
Die Werkstoffschadigung wird dabei Gber einen zuvor berechneten Schadigungsparameter
gesteuert. Kommt es zum Uberschreiten dieses Wertes, wird das entsprechende Element
im Modell des Realgefliges eliminiert, Abbildung 2.27d. In dieser Arbeit werden auch Simu-
lationen an Realgefiigen eines Duplexstahls und Modellen mit idealisierten Duplexgefiigen
durchgefiihrt. Jedoch wird die simulierte Werkstoffschadigung nur anhand des Schadi-
gungsparameters dargestellt. Der Autor ermittelt mit den Modellen des idealisierten
Duplexgefiiges, dass die Werkstoffschadigung nur gering von der Verteilung der austeniti-
schen Phase abhangt. In der Simulation mit den Realgefligen des Duplexstahls als auch
der Aluminiumlegierung zeigte sich jedoch gegeniiber den kinstlichen Gefiigen ein erhéh-
tes Schadigungspotential. Der Autor konstatiert, dass sich durch eine homogenere Vertei-
lung der austenitischen Phase im Duplexgefiige die Versagensanfalligkeit des Gefliges
reduzieren und somit optimieren lasst. Schwerpunkt der Arbeit von Weber et al. [207, 210]
ist jedoch die Simulation der wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung im niedriglegier-
ten, feinkdrnigen Ferritstahl 15 MnNi 6-3. Daflr nutzen die Autoren jedoch ein Kohasivzo-
nenmodell und die Simulationen werden auf atomarer Ebene durchgefilhrt. Auch die
Autoren Choi und Kim [211] sowie Krull und Yuan [208] nutzen ein Kohasivzonenmodell fiir
die Simulation duktilen Versagens auf atomarer Ebene. Dabei kdnnen die Autoren Krull und
Yuan die Entstehung von Mikroporen und deren Zusammenwachsen in ihrem Modell abbil-
den, Abbildung 2.27e.

Die bisher genannten numerischen Untersuchungen sind, bis auf die Arbeit von Weber et
al. [210], Simulationen duktiler Werkstoffschadigung und beriicksichtigen weder eine Was-
serstoffdiffusion noch eine Degradation der mechanischen Eigenschaften durch Wasser-
stoff. In der Arbeit von Rimoli und Ortiz [212] hingegen wird die schadigende Wirkung des
Wasserstoffs beriicksichtigt. Jedoch wird hier nur ein einphasiger, niedriglegierter hochfes-
ter Stahl fur die Simulation verwendet. Dennoch kann in diesem idealisierten Modell die
interkristalline Werkstofftrennung entlang von Kérnern im Gefiige dargestellt und der Ein-
fluss von Wasserstoff untersucht werden. Die Autoren verwenden fir die Simulation der
Werkstofftrennung ein Kohasivzonenmodell.

Alle bisherigen Modelle sind zum Teil sehr komplex und bediirfen meist sehr aufwendig zu
bestimmende Werkstoffkennwerte. Zudem ist die Implementierung dieser Modelle in die
Finite-Elemente-Methode nicht trivial. Das Modell von Weber [207] mit der EET und Nut-
zung eines Versagenskriteriums entspricht am ehesten der Idee des Modells von Bdéllin-
ghaus und Hoffmeister [199] zur Simulation wasserstoffunterstiitzter Risse. Zudem ist die
Umsetzung dieser Herangehensweise in der Finiten-Elemente-Methode sehr einfach und
erlaubt zudem die Nutzung einfach zu bestimmender Werkstoffkennwerte. Ferner wird in
der Arbeit von Dietzel et al. [209] ein dhnliches Modell erfolgreich fiir die Simulation was-
serstoffunterstiitzter Werkstoffschaden in einer Magnesiumlegierung eingesetzt. Die Auto-
ren verwenden ein sogenanntes ,Fibre Bundle Model“ (FBM) und simulieren sprodes
Versagen in einem Zugstab wahrend eines Slow Strain Rate Tests (SSRT), Abbildung
2.27f.

Zusammenfassend ist zu bemerken, dass die unterschiedlichen Modelle alle in der Lage
sind, eine Werkstoffschadigung in unterschiedlichen Materialien abzubilden oder vorherzu-
sagen. Dabei kann die Simulation auch unter Beriicksichtigung komplexer Vorgadnge im
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Material, wie kristallographische Orientierung oder Gleitprozesse erfolgreich durchgefihrt
werden. Nach Boéllinghaus [12, 199] sollte ein Modell zur Simulation wasserstoffunterstiitz-
ter Werkstoffschaden und Beurteilung von Schadensfallen einfach und abgesichert sein.
Zudem sollte das Modell die Beriicksichtigung der drei Einflussfaktoren, lokale Wasserstoff-
konzentration, lokale Beanspruchung und lokales Geflige, erlauben. Bisher ist eine Simula-
tion wasserstoffunterstitzter Werkstoffschadigungen in einem Duplexstahl unter Nutzung
eines Modells des Realgefliges nicht bekannt. Lediglich Weber [207] hat numerische Simu-
lationen zur duktilen Werkstofftrennung mit einer sehr praktischen Herangehensweise, in
einem Duplex-Realgefiige unter Nutzung eines Schadigungsparameters, durchgefihrt. Das
Modell von Béllinghaus und Hoffmeister [199] und die Ausfiihrungen von Weber [207] er-
scheinen als sehr praktisch fiir eine einfache Simulation wasserstoffunterstiitzter Risse in
Duplex-Realgefiigen.

2.5 Zusammenfassung und Schlussfolgerung zum Kenntnisstand

Aus dem dargelegten Kenntnisstand lassen sich folgende zusammenfassende Schlussfol-
gerungen ableiten:

1. Austenitisch-ferritische Duplexstahle bieten bedingt durch ihre herausragenden mecha-
nischen und Korrosionseigenschaften gegeniber den rein austenitischen und rein ferri-
tischen korrosionsbestandigen Stadhlen ein hohes Potential. Dennoch kann durch
unsachgemafe Verwendung der Stahle oder Unachtsamkeit eine wasserstoffunterstiitz-
te Werkstoffschadigung eintreten. Eine Wasserstoffaufnahme, zum Beispiel durch ka-
thodischen Schutz, kann die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes degradieren
und zum Versagen des Bauteils fiihren. Zur Klarung der Schadensursache und des vor-
liegenden Mechanismus wird eine Priifkette lber einfache Basisversuche, wie Zugpri-
fungen bis hin zu Bauteilversuchen, unterstiitzt durch numerische Simulationen, als
sinnvoll erachtet.

2. Infolge des thermomechanischen Herstellungsprozesses ergibt sich eine Gefligeorien-
tierung der austenitischen und ferritischen Phase in Walzrichtung. Diese Gefiigeorien-
tierung resultiert zusammen mit der kristallographischen Textur in den Phasen in
makroskopische anisotrope mechanische Werkstoffeigenschaften. Daher ist auch da-
von auszugehen, dass sich auch ein anisotropes Verhalten bezliglich der wasserstoff-
unterstltzten Werkstoffschadigung ergibt.

3. Die unterschiedlichen Eigenschaften der Phasen bedingen ein unterschiedliches Ver-
halten flir den Wasserstofftransport sowie eine unterschiedliche Sensibilitdt gegentber
Wasserstoff. Die ferritische Phase hat ein geringeres Verformungsvermdgen als der
Austenit und zudem ein geringeres Losungsvermogen fiir Wasserstoff. Jedoch ist die
Diffusion von Wasserstoff in der ferritischen Phase um bis zu flinf Zehnerpotenzen ho-
her. Dadurch kénnen hier schnell fur eine Werkstoffschadigung ausreichend hohe Kon-
zentrationen erreicht werden, zumal fiir eine Degradation der mechanischen
Eigenschaften in der ferritischen Phase geringe Konzentrationen genligen. Es ist also
davon auszugehen, dass eine wasserstoffunterstitzte Werkstoffschadigung zuerst in
der ferritischen Phase des Duplexstahls auftritt.
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56

Fir die numerische Abbildung des Wasserstofftransportverhaltens unter Bericksichti-
gung der gehemmten oder beschleunigten Diffusion existiert bereits eine Reihe von
Modellen. Die Implementierung dieser Effekte ist jedoch nicht immer trivial. Zudem wer-
den die benétigten Werkstoffdaten in der Literatur unterschiedlich quantifiziert. Eine ex-
perimentelle Bestimmung dieser Werte und die quantitativen Nachweise, zum Beispiel
zur Wasserstoffakkumulation vor Rissspitzen, sind zum Teil nicht oder nur mit sehr ho-
hem Aufwand zu erreichen. Daher empfiehlt sich, die numerische Analyse der Wasser-
stoffverteilung unter Nutzung eines effektiven Diffusionskoeffizienten durchzufiihren.
Zumal einfache und abgesicherte Modelle fiir die Klarung von Schadensfallen heranzu-
Ziehen sind.

Die numerische Abbildung des Wasserstofftransportverhaltens in Abhangigkeit von der
Gefiigeorientierung im Duplexstahl unter Nutzung eines Modells des Realgefliges ist
bisher nicht erfolgt. Zudem bleibt der Effekt einer beschleunigten oder gehemmten Dif-
fusion entlang der Phasengrenzen und deren Auswirkung auf die Wasserstoffverteilung
im Geflige zu Uberprifen.

Konsistent wird in der Literatur vertreten, dass aus der thermomechanischen Herstel-
lung Druckeigenspannungen im &-Ferrit und Zugeigenspannungen im Austenit vorlie-
gen. Die Hohe der Eigenspannungen wird aber unterschiedlich quantifiziert. Zudem
hangen die in der Literatur verwendeten Messprinzipien zur Quantifizierung der Eigen-
spannungen von verschiedenen Randbedingungen ab und kénnen durch dreiachsige
Spannungszustéande und Oberflacheneffekte beeinflusst werden. Bedingt durch die
Dreiachsigkeit dieser thermischen Spannungen lassen sich diese und deren Wirkung
auf das mechanische Verhalten des Werkstoffes nur in dreidimensionalen
FEM-Modellen vollwertig bertcksichtigen.

Uneinigkeit besteht in der Literatur Gber die Festigkeitseigenschaften der Gefligephasen
des Duplexstahls. Einmal wird der ferritischen Phase eine héhere Streckgrenze zuge-
sprochen und ein anderes Mal hat der Austenit die hohere Festigkeit. In Zug- und
Druckversuchen am Duplexstahl konnte jedoch gezeigt werden, dass die austenitische
Phase, unabhangig von den vorliegenden thermischen Eigenspannungen, zuerst plas-
tisch verformt wurde. Bei der Betrachtung rein austenitischer und rein ferritischer Stahle
ist die Dehngrenze der ferritischen Stahle zumeist hoher. Die Festigkeitseigenschaften
der Phasen kénnen in Abhangigkeit der Legierungselemente, KorngréRe, Ausscheidun-
gen, kristallographischen Orientierung oder Kaltverfestigung stark variieren. Fir die hier
erfolgten Untersuchungen wurde deshalb stets eine hohere Dehngrenze fiir die ferriti-
sche Phase und ein grofReres Verformungsvermogen fir die austenitische Phase ange-
nommen.

Zur Beschreibung der mechanischen Wechselwirkung der Gefligephasen und deren
Einfluss auf das makroskopische Verhalten existieren einfache mathematische Modelle.
Diese Modelle erlauben jedoch nur naherungsweise pragmatische Aussagen zum me-
chanischen Verhalten. Eine quantitativ ausgelegte Darstellung der komplexen Wech-
selwirkungen der Phasen untereinander kann deshalb nur Giber numerische Modelle des
Realgefiiges erfolgen. Die resultierenden mittleren Phasenspannungen und Dehnungen
ermoglichen Aussagen zum makroskopischen mechanischen Verhalten der Duplexstah-
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10.

11.

le und umgekehrt. Dieser Nachweis konnte bereits flir Simulationen an Realgefiigen
mehrphasiger Stahle erbracht werden.

Zur Beurteilung von wasserstoffunterstiitzten Schadensféllen mit Hilfe der FEM sollten
die Dehnungen im Gefiige korrekt abgebildet werden kdnnen, da Wasserstoff eher die
Duktilitatswerte eines Werkstoffes degradiert. Daher empfiehlt es sich, auch dehnungs-
bezogene Kriterien fur eine Schadigung durch Wasserstoff den spannungsbezogenen
Werten vorzuziehen. Zudem gilt es, einfache und abgesicherte numerische Modelle fiir
solche Analysen zu nutzen.

Untersuchungen zur Rissbildung in Duplexstahlen haben gezeigt, dass eine Rissinitiie-
rung mit sehr hoher Wahrscheinlichkeit entlang von Korngrenzen im &-Ferrit oder an der
Phasengrenze zwischen Austenit und &-Ferrit eintritt und die Risse wahrend des Riss-
fortschrittes haufig im Austenit arretieren. Unter Einfluss von Wasserstoff wird eine
Rissbildung im &-Ferrit beglnstigt. Fraktographisch stellen sich diese Risse als inter-
oder transkristalline Spaltbriiche dar. In der austenitischen Phase tritt zumeist eine
Werkstofftrennung unter plastischer Verformung auf, welche die bereits in der ferriti-
schen Phase vorhandenen Risse miteinander verbindet. Zudem besteht die Mdéglichkeit,
aber nicht zwangsweise, dass der Austenit unter hoher plastischer Verformung, begtins-
tigt durch Wasserstoff, in Martensit umklappt und somit eine Rissbildung fordert.

Es gibt bereits eine Reihe etablierter numerischer Modelle, mit denen sich eine Rissbil-
dung numerisch erfassen lasst. Auch mit Modellen realer Gefiige wurden auf der Me-
soebene und auch auf atomarer Ebene duktile und wasserstoffunterstiitzte
Werkstofftrennungen simuliert. Es gibt jedoch bis dato keine numerischen Untersu-
chungen der wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung in Duplexstahlen unter der
Nutzung eines Modells des Realgefliges. Fiir die Durchfiihrung dieser Untersuchungen
sollte zunachst ein einfaches und abgesichertes numerisches Modell herangezogen
werden, welches die Berlicksichtigung der drei Einflussfaktoren auf die wasserstoffun-
terstiitzte Werkstoffschadigung erlaubt. Hierfur scheint das Modell fiir die Simulation ei-
ner wasserstoffunterstiitzten Rissbildung von Boéllinghaus und Hoffmeister [199] am
geeignetsten. Zudem kann bei diesem Modell die Bestimmung risskritischer Parameter
Uber einfache Experimente erfolgen und ermdglicht so einen schnellen Abgleich der
numerischen und experimentellen Ergebnisse.
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2.6 Aufgabenstellung

Basierend auf den Erkenntnissen ist es Ziel dieser Arbeit, ein numerisches Modell eines
realen Duplexgefliges auf der Mesoebene zu generieren, mit dem die Darstellung einer
wasserstoffunterstitzten Werkstoffschadigung mdglich ist. Besonderes Augenmerk liegt
hierbei auf einem einfachen Modell zur Darstellung der lokalen Wasserstoffkonzentration,
der lokalen Spannungs-Dehnungs-Verteilung und Abbildung der Werkstoffschadigung in
den Phasen des Duplexstahls. Dabei ist die Moglichkeit der einfachen und abgesicherten
Ermittlung der Parameter zur Eingabe in die numerische Simulation anzustreben.

Zur Durchflihrung der numerischen Analysen muss zunachst ein geeignetes und reprasen-
tatives numerisches Modell des realen Duplexgefiiges erstellt werden. Des Weiteren mus-
sen entsprechende Werkstoffkennwerte, Versagenskriterien und Randbedingungen
definiert werden.

Anschlielend erfolgten die numerische Simulation des Wasserstofftransportverhaltens in
den Phasen des Duplexstahls sowie die Analyse der Spannungs-Dehnungs-Verteilung in
Abhéngigkeit der makroskopischen Beanspruchung des Duplexgefiiges. Anhand von Lite-
raturdaten soll ein Abgleich numerischer und experimenteller Ergebnisse erfolgen. Aus den
resultierenden Ergebnissen werden flr weitere Untersuchungen risskritische Bereiche im
Duplexgefiige ermittelt.

Aufbauend auf den Ergebnissen der Spannungen und Dehnungen sowie der Wasserstoff-
konzentration in den Phasen des Duplexstahls erfolgt die numerische Abbildung der was-
serstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung. Die Simulation der Rissinitierung und des
Rissfortschritts wird dabei in Abhangigkeit unterschiedlicher Versagenskriterien und unter-
schiedlicher numerische Methoden zur Darstellung der Werkstofftrennung durchgefiihrt.

Insgesamt sollen perspektivisch Anwendungsmoéglichkeiten des Modells fir den Einsatz
z.B. in Priifketten zur Ubertragung von Ergebnissen zwischen einzelnen Prifverfahren, zur
Klarung von Schadensursachen und -mechanismen, zur Deutung von experimentellen
Ergebnissen und Lebensdauerberechnungen von geschweif3ten Komponenten gezeigt
werden.
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3 Prozeduren zur Simulation der wasserstoffunterstiitzten
Werkstoffschadigung

Nachfolgend wird die Herangehensweise bei der Simulation einer wasserstoffunterstiitzten
Werkstoffschadigung in einem realen Geflige des Duplexstahls naher erlautert. Zunachst
soll aber der hier verwendete Duplexstahl kurz charakterisiert werden. AbschlieRend finden
die begleitenden experimentellen Arbeiten Erwahnung.

3.1  Werkstoffauswahl und -eigenschaften

Fir die Durchfihrung der numerischen Analyse wurden die Werkstoffkennwerte des
Duplexstahls X2CrNiMoN22-5-3 mit der Werkstoffnummer 1.4462 herangezogen. Die che-
mische Zusammensetzung des Stahls ist in Tabelle 3.1 aufgezeigt. Die Ermittlung der me-
chanischen Kennwerte erfolgte mit Zugproben, die quer zur Walzrichtung aus einem 6 mm
Blech entnommen wurden. Die Ergebnisse der Zugprufung sind ebenfalls in Tabelle 3.1
aufgefiihrt.

Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung des Duplexstahls 1.4462 in Gew.-% und mechanische
Eigenschaften

Chemische Zusammensetzung laut Herstellerangaben in Gew.-% [213]

Fe Cc Cr Ni Mo Mn N Si
Min. Rest - 21,00 4,50 2,50 - 0,100 -
Max. Rest 0,030 23,00 6,50 3,50 2,00 0,200 1,00

%

Chemische Zusammensetzung, eigene Messung in Gew.

Ist Rest 0,027 21,70 5,80 2,80 1,92 0,138 0,32

Mechanische Eigenschaften laut Hersteller [214]

Rpo2 in MPa R in MPa Agiin % Asin %

=450 650 - 880 - 225

Mechanische Eigenschaften, eigene Messung

570 743 20 36

Fiir eine Uberpriifung des Gefiiges auf Ausscheidungen sowie zur Bestimmung der Volu-
menanteile und Orientierung der ferritischen und austenitischen Gefligebestandteile wur-
den Proben des Duplexstahls metallographisch prapariert. Es konnten keine sichtbaren
Ausscheidungen im Duplexgefiige ausgemacht werden. Das Walzgefiige des Duplexstahls
ist in Abbildung 3.1 dargestellt. Die Praparation der Proben erfolgte mit dem Farbatzmittel
Beraha Il. Neben der Gefiigeorientierung wurde auch der Volumenanteil der Phasen ermit-
telt. Der vorliegende Duplexstahl hat ein Phasenverhaltnis von 48 % &-Ferrit zu 52 % Aus-
tenit und liegt damit sehr nah am optimalen Phasenverhaltnis von 50:50. Die Werte fur die
Phasenanteile sind Mittelwerte aus 47 Messungen in verschiedenen Bereichen des
Duplexstahls.
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Abbildung 3.1: Orientierung der ferritischen (dunkel) und austenitischen (hell) Phase im Duplexstahl,
geétzt mit Beraha Il

3.2 Numerische Simulation

Nachfolgend werden die Modellerstellung sowie die Annahmen und Vereinfachungen fur
die Durchfiihrung der numerischen Simulation dargestellt. Zunachst wird auf die Modeller-
stellung eingegangen. Anschlieend finden die entkoppelten Teilschritte Wasserstoffdiffusi-
on, Spannungs-Dehnungs-Analyse und Risssimulation ndhere Erlduterung. Zudem werden
die Randbedingungen sowie die verwendeten Kennwerte fir die Teilschritte aufgezeigt.

3.2.1 Modelle der Realgefiige

Wie bereits im Kenntnisstand erlautert, eignet sich nur ein numerisches Modell des realen
Gefliges des Duplexstahls fir die numerische Analyse des Werkstoffverhaltens. Daher
muss das Modell des Realgefliges auf der Mesoebene erstellt werden. Die Mesoebene ist
charakterisiert durch Prozesse, die auf der Ebene zwischen dem makroskopischen Werk-
stoffverhalten (Zugprobe oder Bauteil) und dem Verhalten in der Mikroebene (Versetzungs-
strukturen und Subkoérner) ablaufen. Dafiir ist die Betrachtung von Gefiigebereichen
mehrerer Kérner bzw. der einzelnen Phasen des Duplexstahls notwendig. Die Erzeugung
der numerischen Mesomodelle ist im Folgenden kurz beschrieben.

Fur die Durchfiihrung der numerischen Simulation der wasserstoffunterstitzten Werkstoff-
schadigung wurden mehrere unterschiedliche Modelle angefertigt. Ein Modell des realen
Gefliges im Grundwerkstoff, ein Modell des realen Gefliges einer Schweil3naht und ein
vereinfachtes Modell des realen Gefiiges einer Schweillnaht. Mit allen Modellen wurde die
Verteilung der Wasserstoffkonzentration simuliert. Zur Analyse der Spannungen und Deh-
nungen im Geflige sowie fir die Risssimulation wurde nur das Modell des Grundwerkstof-
fes herangezogen, da die beschriebenen Schadensfalle [10, 11] gezeigt haben, dass die
Werkstoffschadigung im Grundwerkstoff erfolgt ist. Die Wasserstoffverteilung im Schweil3-
gut wurde analysiert, da die Gefligemorphologie im Vergleich zum Grundwerkstoff deutlich
verschieden ist und der Einfluss auf das Wasserstofftransportverhalten sowie die Wasser-
stoffverteilung untersucht werden sollte. Zudem ist der Schweil3prozess eine mdgliche
Quelle fir die Einbringung von Wasserstoff in das Geflige. Dieser kann aus der Schweil3-
naht heraus in den Grundwerkstoff diffundieren und zur Werkstoffschadigung beitragen.
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Die Generierung der Modelle sowie die Durchflihrung der numerischen Simulationen erfolg-
ten mit der kommerziellen Finite-Elemente-Software ANSYS® (Version 12.1). Folgend ist
die Generierung des Modells des Grundwerkstoffgefliges in ANSYS® erlautert. Die Gene-
rierung der Modelle des SchweilRguts erfolgte analog zum Modell des Grundwerkstoffes.

Zunachst wurde ein Schliff quer zur Walzrichtung des Gefliges im Grundwerkstoff metallo-
graphisch prapariert und davon ein Schwarz-Weil3-Bild erstellt, Abbildung 3.2. Aus diesem
Bild des Geflges wurde ein reprasentativer Ausschnitt von 100 pm x 100 ym ausgewahlt,
in ein Grafikprogramm eingeladen, eine Umrissvektorisierung durchgefihrt und die Vektor-
grafik in ein fur ANSYS® lesbares Dateiformat exportiert. Durch Verbinden der entspre-
chenden ,key points“ mit Splines konnten die entsprechenden Flachen der ferritischen und
austenitischen Phase erstellt werden. Abschlieend wurde das Modell vernetzt, wobei flir
die Wasserstoffanalyse zwei Vernetzungen erstellt wurden. Die erste Vernetzung entspricht
der Vernetzung fir die Spannungs-Dehnungs Analyse und Risssimulation. Des Weiteren
wurde zusétzlich eine feinere Vernetzung fir die Wasserstoffanalyse genutzt, um Trapping
oder Enhancing an den Phasengrenzen zu berlicksichtigen. Fiir die Analyse der Span-
nungs- und Dehnungsverteilung sowie fir die Risssimulation wurde die Elementzahl auf
rund 50600 Elemente im Modell des Grundwerkstoffgefliges begrenzt, um den numeri-
schen Aufwand der Berechnung so gering wie nétig zu halten und dennoch gute Ergebnis-
se zu erzielen. Die Berlicksichtigung der komplexen dreidimensionalen Gefligemorphologie
ist hier nicht erfolgt, da allein die zweidimensionalen Modelle schon mit einer Vielzahl von
Elementen vernetzt werden muissen und der numerische Aufwand im dreidimensionalen
Modell enorm steigen wirde. Zudem haben bereits andere Autoren [36, 68, 203, 205, 207]
gezeigt, dass eine zweidimensionale numerische Analyse sehr gute Ergebnisse liefert. Die
verwendeten Modelle, deren Elementanzahl, deren Nutzung fir entsprechende Analysen
und die Volumenanteile der Phasen sind in Tabelle 3.2 aufgefiihrt. Fir die Simulation der
Wasserstoffverteilung wurden die zweidimensionalen Modelle entsprechend mit dem Ele-
menttyp PLANES5 und fir die Analyse der Spannungs-Dehnungs-Verteilung mit dem Ele-
menttyp PLANE182 vernetzt.

In Abbildung 3.2 ist zu sehen, dass kleinere mikrostrukturelle Einzelheiten im Modell des
Realgefliges nicht abgebildet werden. Dies ist der Vorgehensweise bei der Erstellung des
Modells sowie kleinen Vereinfachungen zur Erleichterung der Vernetzung geschuldet. Den-
noch ist das Modell eine sehr gute Annaherung des realen Gefliges. Zudem bietet das
Geflige keine regelmaRige Anordnung der Phasen bzw. lassen sich keine wiederholende
Muster erkennen. Daher sind solche Vereinfachungen fir die Modellerstellung durchaus
vertretbar. Ferner konnte in den Untersuchungen von Weber [207] bereits gezeigt werden,
dass auch kunstlich nachgestellte Geflige sehr gute numerische Ergebnisse liefern.

Nach dieser Vorgehensweise wurde auch das Modell des Schweifgutes erstellt, Abbildung
3.3. Jedoch ist hier ein Ausschnitt von 420 um x 420 ym ausgewahlt worden, um eine kom-
plett vom Austenit umschlossene ferritische Phase im Modell abzubilden. Zudem wurden
noch zwei vereinfachte Modelle des Schweigutes erstellt, Abbildung 3.3. Einerseits sollte
so ein Vergleich zwischen Realgeflige und vereinfachtes Modell ermdglicht werden. Ande-
rerseits haben diese vereinfachten Modelle ahnliche Phasenverhéltnisse wie der Grund-
werkstoff. Somit Iasst sich der Einfluss der Gefligemorphologie auf das Diffusionsverhalten
im Vergleich zum Grundwerkstoff untersuchen.
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Abbildung 3.2: Schliff des Duplexgefiige quer zur Walzrichtung (oben), ausgewéhlter Bereich von
100 um x 100 um (I. u.), Mesomodell des Duplexgefiige (r. u.), 6-Ferrit = dunkel, Austenit = hell

Der Tabelle 3.2 ist zu entnehmen, dass das Modell des Grundwerkstoffes ein Verhéaltnis
von 46 % Austenit zu 54 % &-Ferrit hat. Die metallographische Bestimmung der Volumen-
anteile ergab jedoch ein Verhaltnis von austenitischer Phase zu ferritischer Phase von
52:48. Dennoch liegen die Ergebnisse der Volumenanteile innerhalb des fiir Duplexstahle
typischen Bereichs von 40:60 bis 60:40 [4]. Zudem wiirde die Auswahl eines anderen Ge-
fugebereiches fir die Erstellung des Mesomodells wahrscheinlich auch ein anderes Ver-
héltnis zeigen. Der hohere Anteil an ferritischer Phase kann in diesem Fall auch als ,worst
case“ angesehen werden, da die ferritische Phase eine hdhere Sensibilitdt gegentber
Wasserstoff aufzeigt als der Austenit.

Das Phasenverhaltnis des SchweilRnahtgefliges liegt an der oberen Grenze des Bereichs
fir Schweilnahtgefiige von Duplexstahlen [44, 46, 113]. Bedingt durch die hohen Volu-
menanteile an ferritischer Phase ware davon auszugehen, dass die Diffusion im Schweil3-
gut hoher ist als im Grundwerkstoff. Jedoch ist der makroskopische Wasserstofftransport
nicht allein vom Diffusionskoeffizienten in den entsprechenden Phasen abhangig, sondern
wird zudem durch die Morphologie des Gefliges mitbestimmt [113]. Daher ergibt sich fiir
das Schweil’nahtgeflige makroskopisch ein geringerer Diffusionskoeffizient.
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c) Ersatzmodell Schweil3nahtgefiige, Austenit d) Ersatzmodell Schwei3nahtgefiige, Austenit
geschlossen offen

Abbildung 3.3: Querschliff vom Gefiige einer Schweillnaht des Duplexstahls, Modell des realen
Schweillnahtgefiiges und vereinfachte Modelle des Schweil3nahtgefiiges

Tabelle 3.2: Ubersicht zu den numerischen Modellen sowie deren Vernetzung und Verwendung

Modell Anzahl Simulation Phasenverhiltnis
Elemente HD ole Riss Austenit / 5-Ferrit

Grundwerkstoff 50 603 X X X 46 /54
Grundwerkstoff 145 406 X - (X, EET) 46 /54
Schweilgut 495 489 X - - 30/70
Schweilgut, einfach 12 607 X _ ) 42 /58
offen
Schweilgut, einfach 12 607 X ) ) 45/ 55
geschlossen
Einfaches Modell 10 000 X X - 50/50
3D Zugprobe 28 000 - X - -
2D Zugprobe 12 000 - X - -
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Aus Tabelle 3.2 ist zu erkennen, dass zusatzlich ein sehr einfaches Modell erstellt wurde.
Mit diesem Modell sollen die Abhangigkeiten der Wasserstoffdiffusion sowie der Spannun-
gen und Dehnungen in den beiden Phasen des Duplexstahls erklart werden.

Neben den Modellen des Realgefliges des Duplexstahls wurde noch ein dreidimensionales
und ein zweidimensionales Modell einer Zugprobe erstellt, Abbildung 3.4. Die Geometrie
der Zugprobe resultiert aus den begleitenden Experimenten. Die Zugprobe ist 100 mm lang
und hat einen quadratischen Querschnitt von 9 mm? im Priifbereich. Die Versuchslange
betragt 40 mm und die Messlange 35 mm. Die Modelle der Zugproben wurden erstellt, um
zum einen die Werkstoffparameter der Phasen als auch des Duplexstahls zu Uberprifen
und die Parameter des Duplexstahls mit den Experimenten zu vergleichen. Zum anderen
wurde das zweidimensionale Modell der Zugprobe genutzt, um die makroskopischen Bean-
spruchung der Zugprobe auf das Mesomodell zu Gbertragen. Dazu wurde fiir die Zugprobe
eine Vernetzung mit einer Elementkantenldnge von 0,1 mm im Messbereich gewahlt. Indem
die resultierenden Verschiebungen der Knoten im Messbereich der Zugprobe auf die
Randknoten des Mesomodells Ubertragen werden, lassen sich die aus der makroskopi-
schen Belastung resultierenden Spannungen und Dehnungen in den Phasen des Duplex-
gefliges analysieren. Die Vernetzung der zweidimensionalen Zugprobe zur Ermittlung der
Spannungen und Dehnungen erfolgte mit dem Elementtyp PLANE182 und flr die dreidi-
mensionale Zugprobe wurden SOLID185 Elemente verwendet.

Abbildung 3.4: Darstellung des dreidimensionalen (oben) und zweidimensionalen (unten) Modells der
Zugprobe mit sehr feiner Vernetzung im Messbereich fiir die Ubertragung der makroskopischen Be-
anspruchung auf das Mesomodell des Duplexgefiiges.

3.2.2 Wasserstofftransport

Die bisherigen Versionen des FE-Programmes ANSYS® boten kein eigenstandiges Modul
fur die Simulation von Diffusionsprozessen. Neuerdings wird aber ein separates Modul fir
die Diffusion in der Version 14 des FE-Programmes ANSYS® bereitgestellt. Die Funktions-
weise des Diffusionsmoduls ist jedoch unzureichend dokumentiert und erste eigene Unter-
suchungen mit diesem Programm zeigten Unzuldnglichkeiten in der simulierten
Wasserstoffverteilung im zweiphasigen Geflige, was sich z.B. in negativen Wasserstoffkon-
zentrationen wahrend der Simulation auRerte. Zudem bedingt die Nutzung des Moduls
einen hoéheren Rechenaufwand, da die Gleichungsmatrizen nicht effizient gelést werden
kénnen. Weitere Untersuchungen waren nétig, um die korrekte Abbildung der Wasserstoff-
konzentration in zweiphasigen Gefligen und die richtige Handhabung des Moduls zu klaren.
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Aus Zeitgriinden konnten diese Untersuchungen hier nicht weiter verfolgt werden und es
wurde auf eine abgesicherte Herangehensweise bei der Simulation der Wasserstoffvertei-
lung zurlickgegriffen [12, 25]. Daher erfolgte die Simulation der Wasserstoffverteilung im
FE-Programm ANSYS® auf Grundlage der Analogie des zweiten Fickschen Gesetzes
(Gleichung (2.14)) und der Fourierschen Warmeleitungsdifferentialgleichung (Gleichung
(2.15)) mit dem Modul fir die Temperaturfeldsimulation. Unter der Annahme, dass kein
irreversibles Trapping auftritt, 1asst sich reversibles Trapping oder auch Enhancing dadurch
sehr leicht Uber die Nutzung des effektiven Diffusionskoeffizienten Des berlicksichtigen,
Gleichung (2.16).

Die Simulation der Wasserstoffverteilung im Duplexgeflige wurde unter Nutzung der von
Owczarek und Zakroczymski [107] bestimmten Diffusionskoeffizienten fiir die austenitische
(Dy) und ferritische (Dq) Gefligephase eines Duplexstahls durchgefiihrt (Tabelle 3.3). Die
Diffusionskoeffizienten wurden Uber Permeationsmessungen mit Proben unterschiedlicher
Dicke, und somit unterschiedlich langen Diffusionspfaden in der ferritischen Phase be-
stimmt. Owczarek und Zakroczymski nutzen den von Turnbull und Hutchings [106] einge-
fuhrten Tortuositatsfaktor zur Beschreibung des verwundenen Diffusionspfades von
Wasserstoff in der ferritischen Phase des Duplexstahls. Dieser verwundene Diffusionspfad
fuhrt letztendlich mit zunehmender Dicke der Permeationsproben makroskopisch zu gerin-
geren Diffusionskoeffizienten fiir den Duplexstahl. Trotz der unterschiedlichen chemischen
Zusammensetzung und Volumenanteile der Phasen der fiir die Untersuchungen verwende-
ten Duplexstéhle, liegen die von beiden Autorenteams bestimmten Diffusionskoeffizienten
fur beide Phasen sehr nah beieinander. Zudem stimmen die ermittelten Diffusionskoeffi-
zienten auch sehr gut mit Diffusionskoeffizienten rein ferritischer bzw. rein austenitischer
CrNi-Stahle tiberein, wie der Ubersicht von Olden et al. [22] zu entnehmen ist.

Tabelle 3.3: Verwendete effektive Diffusionskoeffizienten fiir die numerische Simulation der Wasser-
stoffverteilung im Duplexstahl 1.4462

D, in mm?s™ [107] Dy in mm?-s™ [107] D in mm?-s™ Dg in mm?s™

1,5%10° 1,4*10™"° 1*10™" 1*107

Neben den Diffusionskoeffizienten fur die ferritische und austenitische Phase des
Duplexstahls sind auch noch die verwendeten fiktiven Diffusionskoeffizienten fir die Be-
rcksichtigung von Trapping (Dt) oder Enhancing (Dg) an der austenitisch-ferritischen Pha-
sengrenze aufgefihrt. Die Diffusionskoeffizienten sind angenommene Werte, da in der
Literatur keine oder nur sehr inkonsistente Werte fir die Aktivierungsenergie an der auste-
nitisch-ferritischen Phasengrenze vorliegen. Die gewahlten Diffusionskoeffizienten entspre-
chen der Abhangigkeit des Diffusionskoeffizienten von der Aktivierungsenergie,
Gleichung (2.16). Im Fall von Trapping wird davon ausgegangen, dass eine héhere Aktivie-
rungsenergie zum Verlassen der Falle notwendig ist. Daher wird hier ein geringerer Diffusi-
onskoeffizient als in den Phasen selbst angenommen. Fir eine beschleunigte
Wasserstoffdiffusion wird ein verbesserter Wasserstofftransport und somit ein hdéherer
Diffusionskoeffizient angenommen.
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Die Simulation der Wasserstoffabsorption erfolgt in allen Modellen Uber eine Dirichletsche
Randbedingung, indem die entsprechenden Knoten im Modell auf die jeweilige Ausgangs-
konzentration gesetzt wurden. Dabei ist die Hohe der Konzentration fir den Wasser-
stofftransport nur von zweitrangiger Bedeutung. Die resultierende Wasserstoffkonzentration
im Geflge ist prozentual von der Ausgangskonzentration abhangig. Dies I&sst sich mit Hilfe
des zweiten Fickschen Gesetzes, unter Einfihrung der Gaulschen Fehlerfunktion an ei-
nem Diffusionspaar erklaren [104], Gleichung (3.1).

HD O = S0 [ - grf (X 3.1
o0 =2 1-er(575) (1)
Das Diffusionspaar wird reprasentiert durch zwei halbunendliche Platten, die an der Stelle
x =0 verbunden sind. Es gilt HD = HDq fiir x < 0 und HD = 0 fir x > 0 [104]. Werden nun
zwei identische transiente FE-Analysen betrachtet, in denen der orts-, zeit- und temperatur-
abhangige Diffusionskoeffizient D(x,y,z,t,8) innerhalb eines Zeitintervalls t gleich ist, kann
der Term in der Klammer fiir beide Berechnungen in diesem Zeitintervall als Konstante
angesehen werden. Wird nun in einer der beiden FE-Berechnungen nur die Ausgangskon-
zentration HDo verandert, ergibt sich an allen Stellen x im Modell zu jeder Zeit t fur die
Wasserstoffkonzentration HD(x,t) eine lineare Abhangigkeit von der Ausgangskonzentrati-
on.

Die Ermittlung der Abhangigkeit der Wasserstoffdiffusion von der Orientierung des Gefliges
erfolgt im Modell Gber die Nutzung unterschiedlicher Randbedingungen. Es wurde eine
Wasserstoffaufnahme langs und quer zur Gefiigeorientierung sowie von allen Seiten simu-
liert. Dazu wurde entsprechend eine Wasserstoffkonzentration nur auf die Knoten am rech-
ten Rand (langs, roter Pfeil), am oberen Rand (quer, blauer Pfeil) oder auf die gesamten
Knoten am Rand des Modells aufgepragt, Abbildung 3.5. In den ersten beiden Fallen der
Diffusion, langs und quer zur Orientierung des Gefuges, wurden an den restlichen Knoten
am Rand des Modells adiabatische Randbedingungen gewahlt. Eine Diffusion langs der
Gefligeorientierung kann durch die Diffusion von Wasserstoff aus einer Schwei3naht her-
aus in den Grundwerkstoff entstehen. Die Diffusion quer zur Orientierung des Gefiiges
ergibt sich aus einem Wasserstoffangebot an der Blech- oder Rohroberflache, z.B. im Fall
des kathodischen Schutzes einer Rohrleitung. Eine allseitige Diffusion von Wasserstoff
kann aus der Kombination der beiden Falle, nahe einer SchweilRverbindung entstehen und
wurde hier nur fir den Vergleich mit den beiden anderen Fallen simuliert.

Im Fall der Desorption (Effusion) von Wasserstoff wurde fur alle Simulationen zu Beginn der
Analyse eine homogene und gleiche Wasserstoffkonzentration fir beide Phasen des
Duplexstahls angenommen. Zudem erfolgte hier die Effusion des Wasserstoffs aus dem
Gefuge Uber alle Seiten des Modells. Unter Annahme einer ungehinderten Effusion des
Wasserstoffs wurde dazu eine Wasserstoffkonzentration von HD = 0 auf die Randknoten
des Modells aufgepragt.

Fir die Analyse der Wasserstoffverteilung wurde die Akkumulation von Wasserstoff in Be-
reichen hoher plastischer Verformungen bzw. zuséatzliche Gradienten, welche das Trans-
portverhalten beeinflussen kénnen, vernachlassigt und fiir die austenitische bzw. ferritische
Phase ein konstanter Diffusionskoeffizient innerhalb der gesamten Phase angenommen.
Das heildt, der Diffusionskoeffizient ist durch homogene isotrope Materialeigenschaften der
Phasen selbst ortsunabhangig als auch unabhéngig von der Wasserstoffkonzentration.
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Zumal zunachst nur der Einfluss der Phasen selbst auf das Diffusionsverhalten untersucht
werden sollte.

Abbildung 3.5: Schematische Darstellung der Diffusionsrichtungen im &-Ferrit Idngs (roter Pfeil) und
quer (blauer Pfeil) zur Orientierung des Gefiiges im Grundwerkstoff

Fir einen Vergleich des Wasserstofftransportverhaltens wurde fiir jeden Zeitschritt der
Simulation die Wasserstoffkonzentration eines jeden Elements abgegriffen. Die Konzentra-
tion wurde dann mit der Flache des jeweiligen Elements multipliziert, aufsummiert und die
Summe durch die Gesamtflache dividiert. Somit l1&sst sich zeitlich die Wasserstoffmenge im
Modell bestimmen und mit den verschiedenen Randbedingungen untereinander verglei-
chen. Nachfolgend wird dieses Ergebnis als Sattigung bzw. prozentuale Sattigung des
numerischen Modells bezeichnet.

3.2.3 Spannungs-Dehnungs-Verteilung

Fir die Durchfihrung der numerischen Analyse der Spannungen und Dehnungen im
Duplexgefiige werden mechanische Werkstoffkennwerte benétigt. Fir den Duplexstahl
1.4462 sind entsprechende Kennwerte in der Literatur zu finden bzw. kédnnen ber Zugver-
suche ermittelt werden. Fur die austenitische und ferritische Phase des Duplexstahls gibt es
aber keine mechanischen Kennwerte. Solche Kennwerte lassen sich zudem auch nur
schwer Uber Zugversuche bestimmen, da es keine rein austenitischen oder ferritischen
Stahle mit der gleichen chemischen Zusammensetzung gibt, wie sie im Duplexstahl vorlie-
gen. Auch Uber Beugungsexperimente lassen sich nur bedingt Kennwerte bestimmen, da
die beiden Phasen sich in ihrem mechanischen Verhalten gegenseitig beeinflussen. Zudem
kann das Experiment selbst die Ergebnisse beeinflussen, da Oberflacheneffekte das me-
chanische Verhalten verandern kénnen und zumeist nur oberflichennahe Messungen mdg-
lich sind. Aus diesen Griinden missen fur die numerische Simulation die mechanischen
Kennwerte beider Phasen Uber typische Werte von CrNi-Stéhlen ahnlicher chemischer
Zusammensetzung adaptiert werden. Es wird in dieser Arbeit davon ausgegangen, dass
die ferritische Phase im Duplexstahl eine hohere Dehngrenze besitzt als die austenitische
Phase. Zug-Druckversuche [58, 59] haben gezeigt, dass die austenitische Phase in beiden
Fallen zuerst plastiziert und im Vergleich die ferritischen korrosionsbestandigen Stahle
zumeist eine héhere Festigkeit besitzen [4]. Zudem weisen Hartemessungen auf eine héhe-
re Festigkeit in der ferritischen Phase hin [58]. Fir die mechanischen Kennwerte der auste-
nitischen Phase wurden die Kennwerte des austenitischen korrosionsbestandigen Stahls
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X2CrNiMo 17-12-2 (Wst.-Nummer: 1.4404, AlISI 316L) herangezogen. Dieser austenitische
Stahl hat die Hauptlegierungselemente Chrom, Nickel und Molybdan sowie geringe Men-
gen an Stickstoff. Unter Verwendung der Mischungsregel von Tamura et al. [50], der be-
kannten Festigkeit des austenitischen Stahls sowie der des Duplexstahls und unter der
Annahme einer héheren Festigkeit des &-Ferrits, ergibt sich fir die ferritische Phase eine
héhere Dehngrenze als im Duplexstahl. Rein ferritische korrosionsbestandige Stéhle haben
zwar hohere Festigkeiten als austenitische CrNi-Stahle [4], jedoch gibt es keinen rein ferriti-
schen korrosionsbesténdigen Stahl mit annahrend hoher bzw. héherer Dehngrenze als im
Duplexstahl. Bei der sich aus der Mischungsregel ergebenden Festigkeit fiir die ferritische
Phase féllt jedoch auf, dass diese im Bereich von weichmartensitischen CrNi-Stahlen mit
ahnlicher chemischer Zusammensetzung liegt. Daher wurde hier auf die mechanischen
Kennwerte des weichmartensitischen korrosionsbestandigen Stahls X3CrNiMo 13-4 (Wst.-
Nummer: 1.4313, ASTM-A 182-F6NM430F) zur Generierung der Kennwerte zurlickgegrif-
fen. Dieser Stahl hat neben Chrom und Nickel auch Legierungsbestandteile an Molybdan
und geringe Mengen an Stickstoff. Beide Stahle haben &hnlich geringe Gehalte an Kohlen-
stoff wie der Duplexstahl. Wegen der doch sehr kontroversen Diskussion des mechani-
schen Verhaltens der Phasen des Duplexstahls in der Literatur wurde entschieden, noch
einen zweiten Fall des mechanischen Verhaltens der Phasen zu betrachten. In diesem Fall
wurden die mechanischen Kennwerte der Phasen so angepasst, dass sich die Kurven der
austenitischen und ferritischen Phase Uberscheiden, um so die starke Verfestigung des
Austenits abzubilden. Die Eckdaten des mechanischen Verhaltens beider Falle sind in der
Tabelle 3.4 aufgelistet.

Tabelle 3.4: Verwendete mechanische Kennwerte des Duplexstahls und der Phasen des Duplexstahls
fiir die beiden simulierten Félle

Fall 1 Fall 2

Austenit &-Ferrit Duplex Austenit &-Ferrit
Phasenanteile in Vol.-% 52 48 - 52 48
Dehngrenze Ry in MPa 430 715 570 520 625
Zugfestigkeit R, in MPa 680 815 745 820 690
i(ile:/ichmal&dehnung Agt 30 1 20 30 1
Bruchdehnung Ag in % 45 20 36 45 20
Dichte in kg/dm® 8 7,7 7.8 8 7.7
Poisson 0,310 0,288 0,3 0,310 0,288
E-Modul in MPa 195000 206000 200000 195000 206000
Exponent n 11 30 17,13 1" 40

Die Daten des Duplexstahls wurden Uber Zugversuche ermittelt. Die entsprechenden Werte
der Phasen sind in Anlehnung an die Mischungsregel von Tamura et al. [50] generiert wor-
den. Mit der Annahme, dass die FlieBkurven der Phasen die gemittelten Werte fiir das
aktuell im Gefilige vorliegende Spannungs-Dehnungs-Verhaltnis darstellen, lasst sich das
Verhaltnis der Dehngrenzen als auch der Zugfestigkeiten beider Phasen Uber die Volu-
menanteile der Phasen und die gemessenen Werte des Duplexstahls entsprechend anpas-
sen. Da die in der Tabelle 3.4 aufgezeigten Daten fiir die Simulation nicht ausreichen,
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wurden mit der Ramberg-Osgood Beziehung [215] (Gleichung (3.2)), entsprechende Fliel3-
kurven aus diesen Daten generiert. Die Ramberg-Osgood Beziehung wurde in der Form
verwendet wie sie auch in der Arbeit von Rasmussen [216] zu finden ist, da diese Glei-
chung die beste Ubereinstimmung mit der gemessenen FlieRBkurve ergab. In Glei-
chung (3.2) ist €: Dehnung, E: Elastizitdtsmodul, o: Spannung, og2: 0,2 % Dehngrenze und
n: Verfestigungsexponent. Die Exponenten fur die Ramberg-Osgood Beziehung sind eben-
falls in der Tabelle 3.4 aufgefihrt. Der krumme Wert des Exponenten fur den Duplexstahl
resultiert aus der Anpassung der Kurve fur den Duplexstahl an die experimentell ermittelten
Spannungs-Dehnungs-Kurven. Die Werte des Exponenten fiir die austenitische und ferriti-
sche Phase sind den Werten in [36] angelehnt. Die so gefitteten technischen FlieRkurven
(Index: t) des Duplexstahls sowie der beiden Phasen wurden nach Gleichung (3.3) und
Gleichung (3.4) in wahre Spannungs-Dehnungs-Kurven (Index: w) umgerechnet, da AN-
SYS® diese als Grundlage fir die Berechnung benétigt. Die entsprechenden wahren Span-
nungs-Dehnungs-Kurven der beiden Falle sind in Abbildung 3.6 und Abbildung 3.7
dargestellt.

- %, 0002(2Y 32
e (@) ©2)
ey =In(1+¢) (3.3)

oy = 0i(1+¢) (3.4)

Fiir eine bessere Ubersicht sind die wahren Spannungs-Dehnungs-Kurven auf die jeweilige
Zugfestigkeit begrenzt dargestellt. Fur die Simulationen wurden Werte bis zur wahren
Bruchdehnung verwendet. Im Fall der dreidimensionalen Simulationen wurde nach der
wahren Zugfestigkeit die wahre Spannungs-Dehnungs-Kurve mit einem Mix aus linearem
und exponentiellem Anstieg, wie es in [217] beschrieben ist, genutzt, um die Einschnirung
besser abbilden zu kénnen. Fir die zweidimensionalen Simulationen ist die numerische
Abbildung einer Einschnirung nicht ohne weiteres méglich, da mit dem Beginn der Ein-
schniirung ein dreiachsiger Spannungs- als auch Dehnungszustand vorliegt. Hier wurde die
Kurve wie in der Finiten-Elemente-Methode Ublich, mit einem exponentiellen Gesetz bis zur
wahren Bruchdehnung verlangert, auch um Konvergenzprobleme zu vermeiden. In diesem
Fall wurde fiir die Verlangerung der Kurve bis zur wahren Bruchdehnung auch die Ram-
berg-Osgood Beziehung gewahlt. Wird im Fall der dreidimensionalen Simulation die gleiche
Kurve wie fir das zweidimensionale Modell genutzt, so tritt keine Einschniirung im Modell
auf.

Zu sehen ist, dass es fiir den zweiten angenommen Fall zur Uberschneidung der FlieRkur-
ven kommt. Diese Uberschneidung resultiert aus der starkeren Verfestigung der austeniti-
schen Phase im Vergleich zur ferritischen Phase, bei dennoch geringerer Dehngrenze als
im Duplexstahl. Aus der Annahme der Gliltigkeit der Mischungsregel nach Tamura et al.
[50] ergibt sich daher fiir die austenitische Phase eine hdhere Zugfestigkeit als im &-Ferrit.
Im ersten angenommenen Fall resultiert eine hohere Zugfestigkeit fiir die ferritische Phase.
Ahnliche verlaufende FlieRkurven beider Falle sind auch in der Literatur zu finden [36, 60,
67,71, 218].
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Abbildung 3.6: Wahre Spannungs-Dehnungs-Kurven des Duplexstahls sowie der austenitischen und

ferritischen Phase fiir Fall 1
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Abbildung 3.7: Wahre Spannungs-Dehnungs-Kurven des Duplexstahls sowie der austenitischen und

ferritischen Phase fiir Fall 2

Zur Uberpriifung der mechanischen Kennwerte und Modelle wurden zunéchst mit den Mo-
dellen der Zugprobe sowie mit dem Modell des Realgefliges des Grundwerkstoffes Zugver-
suche simuliert. Dazu wurden die Knoten am linken Rand des Zugprobenkopfes in alle
freien Raumrichtungen fixiert. Auf der rechten Seite der Zugprobe wurde eine Verschiebung
in positiver x-Richtung (Abbildung 3.4) auf die Knoten aufgepragt. Zudem wurden die Kno-
ten so fixiert, dass in der Zugprobe keine Biegung auftritt. Mit dem Modell des Realgefliges
wurden zwei Zugversuche simuliert; zum einen langs zur Gefiligeorientierung und zum

anderen quer zur Orientierung des Gefliges, Abbildung 3.8.
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Abbildung 3.8: Schematische Darstellung der Randbedingungen fiir den Zugversuch am Modell des
Realgefiiges des Grundwerkstoffes, in Anlehnung an [207]

In Anlehnung an die Arbeit von Weber [207] wurden am linken und unteren Rand Symmet-
riebedingungen angenommen. Der rechte und obere Rand wurde eben gehalten, d.h., alle
Knoten des entsprechenden Randes haben die gleiche Verschiebung. Fir den Zugversuch
langs der Gefligeorientierung wurde am rechten Rand und fir den Zugversuch quer zur
Orientierung des Gefliges am oberen Rand eine Verschiebung aufgepragt. Diese Simulati-
on erfolgte flr einen Vergleich der resultierenden technischen FlieBkurve des Mesomodells
mit denen der Zugproben und zur Ermittlung des Einflusses der Gefiigeorientierung. Zudem
wurden diese Randbedingungen auch fir den Vergleich der Spannungs-Dehnungs-
Verteilung im Geflige der beiden unterschiedlichen Falle der phasenspezifischen Fliekur-
ven genutzt. Alle Simulationen zur Ermittlung der Spannungen und Dehnungen sowie die
der Risssimulation wurden verschiebungsgesteuert durchgefiihrt, um Konvergenzprobleme
zu vermeiden.

Die Ermittlung der Spannungs-Dehnungs-Verteilung in den Phasen des Duplexgefliges, als
Reaktion auf eine makroskopische Belastung des Werkstoffes, erfolgte durch die Ubertra-
gung der Verschiebungen eines Elements im Messbereich der zweidimensionalen Zugpro-
be auf das Modell des Realgefiiges. Durch die feine Vernetzung der zweidimensionalen
Zugprobe konnten die Verschiebungen der vier Knoten eines Elements der Zugprobe auf
die vier Eckpunkte des Modells des Realgefliges Ubertragen werden, Abbildung 3.9. Die
Verschiebung der Knoten am Rand, zwischen den Eckknoten des Modells, wurde Uber
lineare Interpolation der Verschiebungen der Eckknoten und der jeweiligen Knotenposition
ermittelt.

Die Durchfiihrung der numerischen Simulation der Spannungs-Dehnungs-Verteilung erfolg-
te in allen Fallen unter der Annahme der kinematischen Verfestigung fur das Materialverhal-
ten. Dieses Werkstoffverhalten konnte von El Bartali et al. [73] in Zug-Druckversuchen fir
einen Duplexstahl festgestellt werden und kam auch in den numerischen Simulationen am
Duplexstahl von Johansson et al. [36] zur Anwendung. Da die Dicke der Zugprobe von
3 mm im Verhaltnis zur Lange der Zugprobe von 100 mm sehr klein ist, kann in diesem Fall
ein ebener Spannungszustand fir die Berechnung der Spannungen und Dehnungen ange-
nommen werden. Die Gliltigkeit dieser Annahme konnte Uber den Vergleich der techni-
schen FlieRkurve des Modells der zweidimensionalen Probe mit denen des
dreidimensionalen Modells und den experimentell ermittelten Kurven bestatigt werden.
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Abbildung 3.9: Schematische Darstellung der Ubertragung der makroskopischen Verschiebungen aus
der Zugprobe auf das Modell des Realgefiiges

Im Fall des Modells des Realgefliges ist aus der Literatur zu erkennen, dass in den Be-
rechnungen meist unterschiedliche Annahmen getroffen werden. Wéhrend die Autoren in
[68, 204, 206] fur die numerischen Simulationen einen ebenen Dehnungszustand (EDZ)
annehmen, kommt in den Arbeiten der Autoren von [36, 203] der ebene Spannungszustand
(ESZ) zur Anwendung. In den Arbeiten von Sun et al. [203] sowie Johansson et al. [36]
werden jedoch die berechneten makroskopischen Kurven mit den experimentell ermittelten
Kurven verglichen und es kann fiir die Annahme des ESZ eine gute Ubereinstimmung der
Kurven bestatigt werden. Sun et al. begriinden ihre Annahme mit der geringen Dicke der
Probe von 2 mm. In den Arbeiten der Autoren von [68, 204, 206] findet jedoch kein direkter
Vergleich des simulierten makroskopischen Verhaltens mit experimentellen Ergebnissen
statt. Hier werden die Ergebnisse auf der Mikroebene verglichen, jedoch kdnnen diese in
Abhangigkeit des Gefliges oder der Position im Geflige stark variieren. Romanova et al.
[219] zeigen in ihrer Arbeit, dass weder Spannungen noch Dehnungen in einer der drei
Raumrichtungen zu Null werden. Sie begriinden dies mit der komplexen dreidimensionalen
Gefluigestruktur, in der in alle Raumrichtungen Spannungen und Dehnungen Ubertragen
werden. Weber fiihrt in seiner Arbeit [207] einen Vergleich verschiedener Randbedingun-
gen mit der experimentell ermittelten makroskopischen Kurve durch. Dabei zeigte sich,
dass sich weder mit dem ESZ noch mit dem EDZ das makroskopische Verhalten exakt
abbilden Iasst. Jedoch liegen die Ergebnisse unter Verwendung des ESZ weitaus naher am
realen makroskopischen Verhalten als mit der Annahme des EDZ, mit der das makroskopi-
sche Verhalten stark tiberschatzt wird. Aus diesen Griinden wird auch fiir die hier durchge-
fuhrten Simulationen der Spannungen und Dehnungen in allen Modellen des Realgefiiges
der ebene Spannungszustand angenommen. Zudem kann fir die Simulationen unter An-
nahme des ESZ auch in dieser Arbeit eine bessere Ubereinstimmung mit den experimentell
ermittelten makroskopischen Spannungs-Dehnungs-Kurven festgestellt werden, wie im
Folgenden noch gezeigt wird.

Fur alle hier durchgefiihrten numerischen Simulationen wurden die thermisch bedingten
Mikroeigenspannungen vernachldssigt. Diese Annahme ist nach Weber [207] hinreichend
genau, da der Autor keinen maRgeblichen Einfluss auf die Schadigung in seinen Simulatio-
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nen feststellen konnte. Zumal die Héhe der thermischen Dehnungen in der Literatur unter-
schiedlich quantifiziert wird. Auch in der Arbeit von Johansson et al. [36] werden die thermi-
schen Eigenspannungen fur das zweidimensionale Modell vernachlassigt. Die Autoren
begriinden ihre Annahme mit der hohen Dreidimensionalitat der thermischen Dehnungen,
die im zweidimensionalen Raum nicht erfasst werden kénnen. Dennoch erzielen die Auto-
ren mit ihren numerischen Modellen sehr gute Ergebnisse im Vergleich zu den experimen-
tellen Ergebnissen.

Die Auswertung der phasenspezifischen Spannungen und Dehnungen erfolgte in allen
Modellen des Realgefiiges fiir jeden Zeitschritt Gber die Abfrage der entsprechenden Ele-
mentwerte in den Phasen des Duplexstahls. Die abgegriffenen Werte wurden dann mit der
Flache des entsprechenden Elements multipliziert und aufsummiert, um den Mittelwert der
Spannungen oder Dehnungen uber alle Elemente einer Phase zu erhalten. Somit sind die
Ermittlung der zeitlichen und gemittelten Phasenspannungen oder -dehnungen sowie der
Vergleich zwischen den zwei unterschiedlichen Annahmen fir die FlieRkurven der Phasen
moglich. Fur die Auswertung der Risssimulationen wurde zusatzlich zu den gesamten
Spannungen und Dehnungen der Phasen auch die unmittelbar im Bereich der Risse auftre-
tenden Spannungs-Dehnungs-Werte ermittelt. Dazu wurden entsprechend nur die Elemen-
te in einem kleinen Bereich um den Risspfad phasenspezifisch ausgewertet.

3.2.4 Werkstoffschadigung

Die numerische Abbildung der wasserstoffunterstitzten Werkstoffschadigung erfolgte in
dieser Arbeit unter Nutzung der ,node-release” Technik in Anlehnung an Anderson [220].
Bei dieser Technik werden entlang eines vordefinierten Risspfades koinzidente Knoten
erzeugt und die entsprechenden Elemente der zu trennenden Halften des numerischen
Modells jeweils mit einem dieser Knoten verbunden, Abbildung 3.10. Zwischen den koinzi-
denten Knoten wird eine Randbedingung definiert die bedingt, dass beide Knoten die glei-
che Verschiebung im Raum haben. Diese Randbedingung wird entfernt sobald es zur
Uberschreitung eines fiir Rissinitierung oder -fortschritt definierten Kriteriums kommt und
beide Knoten kénnen sich dann wieder unabhangig voneinander bewegen. Zur Vermeidung
von Konvergenzproblemen ist es ratsam, zwischen diesen Knoten ein Fe-
der-Dampfer-System zu verwenden. Hierfir wurde das Feder-Dampfer-Element COMBI-
NE40 genutzt. Die ,node-release” Technik ermdglicht zudem auch die Berlicksichtigung der
drei Einflussfaktoren auf die wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschadigung, wie sie auch im
Modell von Béllinghaus und Hoffmeister [199] einbezogen werden.

Zudem wurde fiir die numerische Simulation des Rissfortschrittes die Lage der aktuellen
Rissspitze im Modell des Realgefliges tber den Winkel a berlcksichtigt. Fir jeden Zeit-
schritt erfolgte die Abfrage des Winkels sowie der nominellen Dehnungen in x und y Rich-
tung, um die aktuelle Beanspruchung senkrecht als auch parallel zur Rissspitze zu
ermitteln. Dadurch ist es moglich die Simulation der Werkstofftrennung mit Rucksicht auf
Bruchmodus | und/oder Il durchzufihren. Fir die numerische Abbildung der Werkstofftren-
nung wurden nur die nominellen Dehnungen berticksichtigt und es kam keine klassische
Bruchmechanik zur Anwendung.
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Abbildung 3.10: Schematische Darstellung der ,node-release” Technik und Berechnung des aktuellen
Rissspitzenwinkels fiir die numerische Abbildung der Werkstoffschédigung

Neben der ,node-release“ Technik wurde fir einen Vergleich und zur Ermittlung risskriti-
scher Bereiche im Duplexgeflige die Element-Elimination-Technique (EET) genutzt, welche
unabhangig von einem vorgegebenen Risspfad operiert und sich in ANSYS® iiber die ,Birth
and Death* Technik realisieren lasst. Auch diese Methode der Risssimulation erlaubt die
Berlicksichtigung der drei Einflussfaktoren auf die wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschadi-
gung. Jedoch muss in diesem Fall eine sehr feine Vernetzung erreicht werden, um Konver-
genzprobleme zu reduzieren und die Rissbildung darstellen zu kénnen. Eine sehr feine
Vernetzung bedingt jedoch sehr hohe Rechenzeiten und einen enormen Speicherbedarf fiir
die Ergebnisdateien, da firr jeden Zeitschritt eine Speicherung des aktuellen Modells zur
Darstellung des Rissfortschrittes erfolgen muss. Zudem entstehen durch das Deaktivieren
von Elementen Konvergenzprobleme, welche schwieriger zu beherrschen sind, da sich
entsprechende Elemente zur Abfederung der Werkstofftrennung nur bedingt implementie-
ren lassen. Aus zeitlichen Griinden und begrenzten Speichermdglichkeiten wurde diese
Methode nur fir einen Vergleich und zur Ermittlung risskritischer Bereiche genutzt. Daher
ist auch nur ein kurzes Zeitintervall fuir sprédes Versagen in der ferritischen Phase simuliert
worden.

Das fiir die Rissinitierung und den Rissfortschritt bendtigte Kriterium wird reprasentiert
durch eine kritische Kombination aus der lokalen Wasserstoffkonzentration und der lokalen
Beanspruchung, in diesem Fall die lokale Dehnung. Die Verwendung eines solchen Kriteri-
ums ermdglicht die Ermittlung der schadigenden Wirkung von Wasserstoff auf einen Werk-
stoff Uber einfach zu realisierende Zugversuche. Dazu werden wasserstoffbeladene
Zugproben bis zum Bruch gezogen und die wahre Bruchdehnung bestimmt, wie es zum
Beispiel flir hochfeste Feinkornbaustahle [221] oder einen supermartensitischen Stahl [25,
222] bereits erfolgt ist. Uber die Darstellung der wahren Bruchdehnung in Abhangigkeit der
Wasserstoffkonzentration Iasst sich die eigenschaftsdegradierende Wirkung des Wasser-
stoffs beschreiben. Die Berechnung der wahren Bruchdehnung ¢, erfolgt Uber
Gleichung (3.5):

g, =In (’;—Z) , (3.5)

mit Ao: Ausgangsquerschnitt der Zugprobe und Ay: Bruchquerschnitt.
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Mit zunehmender Wasserstoffkonzentration nimmt die Duktilitdt des Werkstoffes ab und die
Brucheinschniirung wird kleiner. Bei ausreichend hohen Wasserstoffkonzentrationen kann
die Duktilitdt sogar soweit herabgesetzt werden, dass es zum Zusammenfall der Zugfestig-

keit mit der 0,2 % Dehngrenze kommt und der Werkstoff bei Erreichen von Rpo2 oder auch
schon friiher versagt [221].

Im Fall des hier verwendeten Duplexstahls X2CrNiMoN 22-5-3 wurde jedoch auf bereits in
der Literatur verfugbare Werte zurlickgegriffen. Fur die austenitische und die ferritische
Phase des Duplexstahls stehen jedoch keine solchen Kennwerte zur Verfigung, da es
keine rein ferritischen bzw. rein austenitischen Stahle mit gleicher chemischer Zusammen-
setzung gibt. Hier wurden Kennwerte von austenitischen korrosionsbesténdigen Stahlen
genutzt. Fir die ferritische Phase des Duplexstahls musste auf die in der Arbeit von Bollin-
ghaus et al. [222] dargestellten Kriterien fir einen supermartensitischen Stahl zuriickgegrif-
fen werden, da es nur sehr wenige bis keine Literaturwerte der wahren Bruchdehnung in
Abhangigkeit der Wasserstoffkonzentration fir rein ferritische CrNi-Stahle gibt. Fir diese
Stahle ist jedoch bekannt, dass sie sehr sensibel gegeniiber einer Degradation ihrer me-
chanischen Eigenschaften durch Wasserstoff reagieren, wie es auch der Abbildung 3.11 fur
den Supermartensit und die Feinkornbaustahle zu sehen ist. Zudem wurde in Kapitel 2.3.3
bereits gezeigt, dass die Rissinitierung in der ferritischen Phase des Duplexstahls am
wahrscheinlichsten ist und die Risse haufig von der austenitischen Phase gestoppt werden.

1,50
AlSI 316
1,25 AlISI 304
o)) \
= 100 \ Duplexstahl
E il ' ‘ \
() (] N, .
2 '. AN Supermartensit
g 0,75 4 DN
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Abbildung 3.11: Verschiedene wasserstoffabhdngige Bruchkriterien filir Duplexstéhle, austenitische
CrNi-Stéhle, supermartensitische Stdhle und hochfeste Feinkornbaustéhle (Literatur siehe Text)

Die entsprechenden Bruchkriterien des Duplexstahls [19, 187, 188, 223], der austenitischen
Stahle AISI 316 [224-227] und AISI 304 [145, 224, 228] sowie fir den supermartensiti-
schen Stahl [25, 222] sind in Abbildung 3.11, zusammen mit den Bruchkriterien der hoch-
festen Feinkornbaustahle S690 QL und S1100 QL [221], dargestellt. Die gesamten Werte
fur die Stéhle sowie die Gleichungen der Kurven sind im Anhang aufgefuhrt. Fir einen
Vergleich mit den Bruchkriterien des Duplexstahls wurde aus den Kurven der austeniti-

75



3 Numerischer Ansatz

schen Stahle der Serie AISI 316 und dem supermartensitischen Stahl der Mittelwert gebil-
det. Sehr gut zu sehen ist die zufallig gute Ubereinstimmung der Mittelwertkurve (schwarz,
gestrichelt) mit der Kurve des Duplexstahls (blau), bis zu einer Wasserstoffkonzentration
von HD = 10 wt.-ppm. Der austenitische Stahl erreicht bei dieser Wasserstoffkonzentration
noch immer sehr hohe Duktilitdtswerte und wirde im Zugversuch noch eine deutliche Ein-
schnirung zeigen. Hingegen besitzt der supermartensitische Stahl nahezu keine Duktilitat
mehr und ein Versagen des Werkstoffes wird sehr wahrscheinlich kurz nach Erreichen der
0,2 % Dehngrenze eintreten. Eine Einschnirung ware in diesem Fall im Zugversuch nicht
erkennbar und die Zugfestigkeit wiirde wahrscheinlich auch nicht erreicht werden. Aufgrund
der sehr guten Ubereinstimmung der Mittelwertskurve mit der des Duplexstahls wird fiir die
austenitische und die ferritische Phase des Duplexstahls ein ahnliches Verhalten wie flr
den austenitischen Stahl AISI 316 bzw. den supermartensitischen Stahl angenommen.
Deshalb wird fir eine Wasserstoffkonzentration von HD = 10 wt.-ppm von einer vollstandi-
gen Versprodung der ferritischen Phase des Duplexstahls ausgegangen. Hingegen fallen
im Austenit die Werte der Duktilitét nicht merklich ab.

Die Werte der wahren Bruchdehnung wurden fiir die hier durchgefiihrte numerische Abbil-
dung der wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung als Anhaltspunkt genutzt, um die
Degradation der mechanischen Eigenschaften der Phasen des Duplexstahls einschatzen
zu kénnen. Fir die Simulation einer duktilen Werkstofftrennung wurde das Kriterium auf die
wahre Dehnung bei Zugfestigkeit begrenzt, da sich fiir die Risssimulation unter Nutzung der
hohen wahren Dehnungen, wie sie in Abbildung 3.11 dargestellt sind, starke Konvergenz-
probleme einstellten. Daher wird das Erreichen der Dehnung bei Zugfestigkeit in diesen
Simulationen als Kriterium flr duktiles Versagen der Phasen genutzt. Dabei wird die starke
plastische Verformung wahrend der Einschniirung vernachlassigt. Die Annahme ist jedoch
hinreichend, da im Ingenieursbereich kein Bauteil oberhalb der 0,2 % Dehngrenze ausge-
legt wird. Kommt es wahrend der Montage oder im Betrieb dennoch zu einer plastischen
Verformung, wird diese sehr wahrscheinlich nicht hoher als die plastische Verformung bei
der Zugfestigkeit liegen. Uberschreitet die Beanspruchung dennoch die Zugfestigkeit, so
wird eine Einschnirung bzw. deutliche Verformung sichtbar und das Bauteil muss ge-
tauscht werden oder das Bauteil versagt ganzlich durch eine Uberbeanspruchung. Zudem
ist die Degradation der mechanischen Eigenschaften eines Werkstoffes, in Form von Zu-
sammenfall von Zugfestigkeit und Dehngrenze, hinsichtlich der Bauteilauslegung
und -lebensdauer, als weitaus gefahrlicher einzustufen. In diesem Fall wiirde der Werkstoff
ohne oder nur sehr geringer plastischer Verformung versagen. Aufgrund des hohen nume-
rischen Aufwands bei der Simulation der Werkstofftrennung wurde die Simulation der Was-
serstoffdiffusion entkoppelt von der Risssimulation durchgefiihrt. Die Risskriterien wurden in
Anlehnung an die erzielten Ergebnisse der Wasserstoffverteilung im Geflige und den in
Abbildung 3.11 dargestellten Risskriterien gewahlt. Da die austenitische Phase des
Duplexstahls im Vergleich zur ferritischen Phase bei Wasserstoffkonzentrationen unterhalb
von 10 wt.-ppm kaum an Duktilitat verliert, wurde fiir alle simulierten Falle von einer duktilen
Werkstofftrennung im Austenit ausgegangen. Zumal die Anreicherung hoher Wasserstoff-
konzentrationen im Austenit aufgrund des niedrigen Diffusionskoeffizienten sehr viel Zeit
bendtigt, wie nachfolgend in der Diskussion der Ergebnisse noch gezeigt wird. In der ferriti-
schen Phase des Duplexstahls kann hingegen schnell eine kritische Wasserstoffkonzentra-
tion erreicht werden, da die ferritische Phase ein geringeres L6sungsvermogen und ein um
bis zu fiunf Zehnerpotenzen héheren Diffusionskoeffizienten besitzt. Aus diesen Grinden
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wurde nur von einer Degradation der mechanischen Eigenschaften in der ferritischen Pha-
se ausgegangen und die entsprechenden dehnungsbasierten Kriterien zwischen 0,5 % und
11 % Dehnung variiert.

Zur Durchflhrung der Rissanalyse wurden im Modell des Realgefiiges vordefinierte Riss-
pfade implementiert, Abbildung 3.12. Die Lage der Risspfade wurde anhand von kritischen
Bereichen im Gefiige nach Betrachtung der aus den makroskopischen Verschiebungen
resultierenden Spannungen und Dehnungen festgelegt. Begleitend dazu wurden mit der
Element-Elimination-Technique (EET) Voruntersuchungen zur Ermittlung risskritischer
Bereiche im Duplexgeflige durchgefiihrt. Die Simulation der wasserstoffunterstiitzten Werk-
stoffschadigung erfolgte stets unter Nutzung der makroskopischen Verschiebungen aus der
Zugprobe, wie es im Kapitel 3.2.3 beschrieben ist. Bedingt durch die Vorgabe der Risspfa-
de wurde ein Zusammenwachsen der Risse in unterschiedlichen Risspfaden hier zunachst
nicht bertcksichtigt. Die Betrachtung einer Rissbildung entlang der Phasengrenzen, bedingt
durch die Akkumulation hoher Wasserstoffkonzentrationen, starker Dehnungsdifferenzen
oder geringeren Trennfestigkeiten, kann aufgrund mangelnder Quantifizierung notwendiger
Parameter nicht erfolgen.

Zur Auswertung der resultierenden phasenspezifischen Spannungen und Dehnungen wur-
den die Elementwerte zusammen mit der jeweiligen Elementflache fir jeden Zeitschritt
abgefragt, um den Mittelwert fir die entsprechende Phase zu berechnen. Zudem wurde fiir
eine einzelne Betrachtung der Phasenspannungen und -dehnungen an den Rissen ein
kleiner Bereich um den jeweiligen Risspfad ausgewertet.

Abbildung 3.12: Schematische Darstellung der Lage der Risspfade im Modell des Realgefiiges

77



3 Numerischer Ansatz

3.3 Begleitende Experimente

Neben den numerischen Simulationen wurden auch begleitend Experimente mit wasser-
stoffbeladenen und wasserstofffreien Zugproben durchgefiihrt. Ziel der Untersuchung war
es, makroskopisch und phasenspezifisch die eigenschaftsdegradierende Wirkung des
Wasserstoffs im Duplexstahl zu ermitteln. Dazu wurden zunéchst Zugproben aus einem
gewalzten Blech angefertigt. Die Zugprobenrohlinge wurden mittels Wasserstrahlschneiden
aus dem Blech quer zur Walzrichtung enthommen und anschlieBend auf das Endmal} von
3 mm x 3 mm im Prifbereich geschliffen. Ein Teil der angefertigten Zugproben wurde ent-
sprechend elektrochemisch mit Wasserstoff beladen. Die beladenen Zugproben wurden fiir
einfache Zugversuche (ex-situ) als auch fir in-situ Beugungsexperimente im Zugversuch
verwendet. Die Mdéglichkeit fur die Durchfiihrung der Beugungsexperimente ergab sich eher
spontan, da an einer fremden Messzeit partizipiert werden konnte. Aus der kurzen Vorbe-
reitungszeit resultieren auch die etwas von der Norm abgewandelte Zugprobenform sowie
die doch recht kurzen Zeiten fiir die Wasserstoffbeladung der Proben. Im Anschluss an die
Beugungsexperimente wurden dann die ex-situ Zugversuche an der BAM durchgefiihrt.
Diese Zugproben wurden fir den Vergleich unter denselben Bedingungen mit Wasserstoff
beladen. Nachfolgend wird die Durchfiihrung der Experimente kurz erlautert.

Die Beladung der Zugproben mit Wasserstoff erfolgte Uber eine 0,1 M H.SO4 Lésung, ver-
setzt mit Natriumarsenit (NaAsO.) als Rekombinationshemmer. Die Zugprobe wird dazu
zusammen mit der Lésung in eine elektrochemische Zelle gegeben und ein konstanter
Strom an die Probe angelegt. Uber die Probenoberflache stellt sich eine entsprechende
Stromdichte ein. Als Gegenelektrode wurde eine Platinelektrode (Pt 1800 Sl Analytics)
verwendet. Die Zugprobe fungiert dabei als Arbeitselektrode und wird als Kathode geschal-
tet. Uber die Hdhe der Stromstérke bzw. die Beladungsdauer kann somit tiber diese galva-
nostatische Beladung eine entsprechende Wasserstoffkonzentration in der Zugprobe
eingestellt werden. Die gewahlten Parameter fiir die Beladung sind in Tabelle 3.5 aufgelis-
tet. Bis zur Durchfihrung der Zugprifung wurden die wasserstoffbeladenen Proben in flis-
sigem Stickstoff bei -196 °C eingelagert, um die Effusion von Wasserstoff zu vermeiden.
Vor Beginn der Versuche wurden die Proben in Alkohol aufgetaut.

Die Ermittlung der Wasserstoffkonzentration erfolgte Uber die Tragergas-HeiRextraktion
nach der DIN EN ISO 3690 [229] mit der Anlage Juwe H-mat 221 der Firma Bruker. Dabei
werden die beladenen Proben in einem Infrarotofen auf unterschiedliche Temperaturen
erwarmt und der desorbierte Wasserstoff zusammen mit einem Inertgasstrom Uber eine
Warmeleitfahigkeitszelle geflhrt. Nach vorheriger Kalibration lassen sich so Uber die Unter-
schiede in der Warmeleitfahigkeit die Wasserstoffgehalte in Abhangigkeit des Probenge-
wichtes ermitteln. Zudem ist die Unterscheidung in diffusiblem und getrapptem Wasserstoff
moglich.

Die Proben des Parametersatzes BESSY wurden fiir die in-situ Beugungsexperimente
genutzt, wobei eine Probe als Referenzprobe diente, um einen eventuellen Wasserstoffver-
lust wahrend der in-situ Zugprufung festzustellen. Die Proben der Parametersatze BAM 1
und BAM 2 wurden flr ex-situ Zugversuche genutzt. Eine Vorstudie zur Sicherstellung der
homogenen Durchsattigung der Zugproben ist aus Zeitgriinden nicht erfolgt. Eine Evaluie-
rung sinnvoller Parameter zur Wasserstoffbeladung aus der Literatur ist nur bedingt még-
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lich, da die resultierende Konzentration in der Probe entscheidend von den Beladungspa-
rametern sowie der Zusammensetzung des Elektrolyten abhangt.

Tabelle 3.5: Parameter der kathodischen Wasserstoffbeladung

Parametersatz Stromdichte in mA-cm™ Beladungszeit in h Probenanzahl
BESSY 7,5 72 3
BAM 1 7,5 96 2
BAM 2 15,0 96 2

Die Ermittlung der phasenspezifischen Eigenschaften des Duplexstahls erfolgte liber ener-
giedispersive Beugungsexperimente mit hochenergetischer Rdntgenstrahlung an der
Beamline EDDI im BESSY am Helmholtz-Zentrum Berlin (HZB). Mit der hier zur Verfliigung
stehenden hochenergetischen Strahlung ist es mdglich, die Zugprobe im Prifbereich
(3 mm) zu durchstrahlen und die phasenspezifischen Spannungen und Dehnungen im
Messvolumen zu erfassen. Bedingt durch die Mdglichkeit der energiedispersiven Messung
kénnen dabei gleichzeitig Informationen aus mehreren Gitterebenen beider Phasen ge-
wonnen werden. Der Versuchsaufbau am Versuchsstand EDDI ermdglicht in-situ wahrend
eines Zugversuches die Ermittlung der Spannungen und Dehnungen in der austenitischen
und ferritischen Phase des Duplexstahls. Die Zugprobe wird dafiir in eine Zugprifeinrich-
tung eingespannt, welche auf eine Eulerwiege montiert ist und sich somit um 90° kippen
lasst (y), Abbildung 3.13. Der Primarstrahl (weil) trifft auf die Probe und wird in einem fir
das Experiment charakteristischen Winkel (20) an der Probe gebeugt. Der so gebeugte
Sekundarstrahl (griin) wird dann Uber einen Detektor erfasst und in ein energiedispersives
Spektrum Gberfiihrt, Abbildung 3.14. Das Spektrum zeigt Haufigkeitsverteilungen auftref-
fender Signale (Intensitaten), die Gber die Energie abgetragen werden. Die Energielage der
Intensitaten kann Uber die charakteristische Wellenlange der Strahlung und der Bragg-
Gleichung (Gleichung (3.6)) in den Gitterparameter berfihrt werden. Dabei wurde fiir die
Auswertung der Diffraktogramme auf eine an der Beamline vorhandene Software, basie-
rend auf Mathematica®, zuriickgegriffen.

nA\=2- dhkl ' Sin@hk|, (36)

mit nA: ganzzahliges Vielfaches der Wellenlange, dnq: Gitterabstand der Netzebenenschar
hkl und ©: Bragg-Winkel. Durch Einsetzen der Beziehung

h-c
= — 7
E=— (3.7)
in die Bragg-Gleichung ergibt sich:
- _he 1 _ 2
Ara = 2 -sinGpy  Epk const. Enwi (3-8)

mit E: der Energie, h: das Plancksche Wirkungsquantum und c: die Lichtgeschwindigkeit.
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Abbildung 3.13: Versuchsaufbau am Versuchsstand EDDI im BESSY, kippbare Zugpriifmaschine mit
eingespannter Zugprobe
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Abbildung 3.14: Energiedispersives Spektrum des Duplexstahls X2CrNiMoN 22-5-3 unter einem
20-Winkel von 10,3° (eigene Untersuchungen)

Fir die Messung wird der Zugversuch an verschiedenen Punkten der zuvor ermittelten
FlieRkurve unterbrochen und ein Spektrum aufgenommen. Uber die Veranderung der
Atomabstéande in den verschiedenen Netzebenen beider Phasen lassen sich Aussagen zu
den vorliegenden Dehnungen treffen. Mit Hilfe der Grundgleichung der Rdéntgenographi-
schen Spannungsanalyse (Gleichung (3.9)) und unter der Annahme eines ebenen Span-
nungszustandes lassen sich Uber elastische Konstanten (s¢ und s;) aus diesen Dehnungen
die vorliegenden phasenspezifischen Spannungsmittelwerte berechnen [230]. Durch Kip-
pen der Probe in &quidistanten Winkeln @ von 0° bis 90° im Strahlengang kénnen die
Spannungsmittelwerte in Langsrichtung (Belastungsrichtung) und Querrichtung unter einem
festgelegten Azimutwinkel ¢ mit der sinqu-Methode [231] bestimmt werden. Die flur die
Zugversuche genutzten Mess- und Auswerteparameter sind in Tabelle 3.6 angegeben.
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1
£gy (k1) = 5 sp(hkl) - afy sin®y + s, (hkl) - (7 + 05,) (3.9)

Uber diese Vorgehensweise wurde versucht, die Einflisse des Wasserstoffs auf die me-
chanischen Eigenschaften der Phasen des Duplexstahls unter makroskopischer Belastung
zu ermitteln. Da diese Experimente nicht primares Ziel der vorliegenden Arbeit waren, soll
hier nicht im Detail auf die Durchfiihrung der Beugungsexperimente oder die Grundlagen
der réntgenographischen Spannungsanalyse eingegangen werden. Fir weitere, ausfihrli-
chere Informationen sei auf das Buch ,Moderne Réntgenbeugung” [230] verwiesen.

Tabelle 3.6: Mess- und Auswerteparameter der Messungen mittels energiedispersiver Synchrotron-
strahlung der Zugprobe

Messmethode sin®y

Primarstrahl 1-1mm?

Sekundarstrahl 0,17 mm? (aquatorial - axial)
Beugungswinkel 20=10,3°

Messmodus Transmission

y-Bereich 0° bis 90° (11 Kippungen)
Messrichtung ¢ = 0°; Zugprobenlangsrichtung
Zahlzeit 60s/Spektrum

o-Ferrit: 200, 211, 220, 310, 321
Austenit: 220, 222, 311, 331, 400, 420

S4(hkl) und ¥2s2(hkl) berechnet aus Einkristall-
konstanten (Eshelby/Kréner)

Beugungslinien

Diffraktionselastische Konstanten

Auswertung Peak Fit: Pseudo Voigt, Gauf}

Kalibrierung Wolframpulver

Bekanntlich fiihrt das Abschrecken der Duplexwerkstoffe wahrend der Herstellung zu ther-
misch bedingten Eigenspannungen in den Phasen, Kapitel 2.2. Es ist also nicht auszu-
schliefen, dass durch die Lagerung des Duplexstahls in Flissigstickstoff bei -196 °C die
bereits im Geflige vorliegenden Eigenspannungen beeinflusst werden und es somit zu
einer Umlagerung der Eigenspannungen oder zur plastischen Verformungen in der austeni-
tischen oder ferritischen Phase kommt. Zur Uberpriifung dieser Vermutung wurden aus
dem Grundwerkstoff mittels Drahterodieren dinne Platichen mit den Abmessungen
10 x 10 x 0,2 mm? gefertigt. In drei dieser Proben wurden zunéachst die Eigenspannungen
réntgenographisch gemessen. AnschlieRend erfolgte eine Einlagerung der Proben in Flis-
sigstickstoff flir 15 Minuten. Nach dem Auftauen der Proben wurden erneut die phasenspe-
zifischen Eigenspannungen gemessen. Die Durchfiihrung der Messung erfolgte am HZB
mit einer Ersatzquelle zur Bereitstellung der Réntgenstrahlung, da gerade Umbaumafnah-
men stattfanden. Die Eigenspannungen in den Proben wurden im Reflexionsmodus fiir vier
Messrichtungen aufgenommen. Die Mess- und Auswerteparameter sind in Tabelle 3.7
aufgelistet.
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Tabelle 3.7: Mess- und Auswerteparameter der Messungen mittels Réntgenstrahlung an den Pléttchen

aus Duplexstahl

Messmethode siny

Primarstrahl Kollimator (& = 0,8 mm, Lange 200 mm)
Sekundarstrahl Soller (0,15°, Lange 125 mm)
Strahlung Wolfram (Réntgenréhre)

Strom 45 mA

Spannung 60 kV

Beugungswinkel 20 =16°

Messmodus Reflexion

y-Bereich 0° bis 90° (10 Kippungen)
Messrichtung ¢ =0°¢=90°%¢=180° ¢ = 270°
Zahlzeit 2000s/Spektrum

Beugungslinien

o-Ferrit: 110, 200, 211, 220, 222, 310
Austenit: 111, 200, 220, 222, 311, 420

Diffraktionselastische Konstanten

S4(hkl) und ¥zs,(hkl) berechnet aus Einkristall-
konstanten (Eshelby/Kréner)

Auswertung Peak Fit: Pseudo Voigt, Gauf}
Kalibrierung Goldpulver
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4 Ergebnisse und Diskussion

Nachfolgend werden die numerischen und experimentellen Ergebnisse dargestellt und
diskutiert. Zunachst wird der Wasserstofftransport im Duplexgefiige des Grundwerkstoffes
und des Schweilgutes erortert. Anschlielend wird auf die Spannungs-Dehnungs-
Verteilung im Duplexgefiige des Grundwerkstoffes eingegangen und kritische Bereiche flr
die Initiierung einer Werkstoffschadigung aufgezeigt. Weiterhin wird auf die Ergebnisse der
simulierten Werkstoffschadigung eingegangen. AbschlieRend sollen die wichtigsten Ergeb-
nisse noch einmal zusammengefasst und die daraus ableitbaren Schlussfolgerungen her-
ausgestellt werden.

41 Wasserstofftransport im Duplexstahl

Bevor auf die Ergebnisse der numerischen Simulation des Wasserstofftransports im
Duplexgefiige eingegangen wird, soll zunachst noch einmal anhand eines einfachen nume-
rischen Modells die Abhangigkeit der Wasserstoffkonzentration von der Ausgangskonzent-
ration (siehe Kapitel 3.2.2) dargestellt werden. Dafir wurden zwei Simulationen mit
unterschiedlichen Ausgangskonzentrationen, HDo =2 Nml/100 g Fe und
HDo = 30 Nml/100 g Fe, bei sonst gleichen Randbedingungen und mit dem gleichen Modell
durchgeflihrt. Ausgewertet wurde die zeitlich abhangige Séattigung des Modells durch Divi-
sion der Summe aus Elementkonzentration multipliziert mit der jeweiligen Flache des Ele-
ments durch die Gesamtflache des Modells. Das Phasenverhaltnis im Modell war 50 %
Austenit zu 50 % o-Ferrit, wobei der oberen Halfte des zweidimensionalen Modells die
Eigenschaften des &-Ferrits zugewiesen wurden. Die Ausgangskonzentration wurde in
Form einer Dirichletschen Randbedingung jeweils auf die Knoten am rechten Rand des
Modells aufgepragt. Die restlichen freien Rander wurden adiabatisch gehalten. Fir die
Simulation wurde davon ausgegangen, dass beide Phasen ein Lésungsvermoégen in Hohe
der Ausgangskonzentration haben. Die Wasserstoffverteilung fir beide Falle nach zwdlf-
stindiger Beladung ist in Abbildung 4.1 dargestellt.

HD in Nml/100g Fe HD in Nml/100g Fe
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Abbildung 4.1: Simulierte Verteilung der Wasserstoffkonzentration im einfachen Modell fiir
HD, = 2 Nml/100 g Fe (links) und HDo, = 30 Nmi/100 g Fe (rechts) nach 12 h Beladung

Das Profil der simulierten Verteilung der Wasserstoffkonzentrationen ist in beiden Fallen
gleich. Wahrend die ferritische Phase jeweils vollstandig mit der Ausgangskonzentration
gesattigt ist, erfahrt die austenitische Phase hingegen keine Sattigung. Dies ist durch den
hoéheren Diffusionskoeffizienten der ferritischen Phase bedingt. Dadurch wird hier schnell
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die jeweilige Sattigungskonzentration erreicht. In der austenitischen Phase wird dafiir weit-
aus mehr Zeit bendtigt.

Bei Betrachtung des Verlaufs der auf die Ausgangskonzentration normierten Sattigung des
Modells ist zu sehen, dass die Kurven beider Modelle identisch sind, Abbildung 4.2. Dies
zeigt, dass die im Modell vorliegende Wasserstoffkonzentration an einem ausgewahlten Ort
im Modell, zur gleichen Zeit, bei identischen Diffusionskoeffizienten allein von der Aus-
gangskonzentration abhangig ist. Prozentual gesehen wird immer der gleiche Anteil an
Wasserstoff von der Ausgangskonzentration innerhalb einer bestimmten Zeit im Modell
transportiert. Die schnelle Sattigung der ferritischen Phase ist ebenfalls in Abbildung 4.2
ersichtlich. Innerhalb kiirzester Zeit ist die ferritische Phase vollstandig und somit das Mo-
dell zu 50 % gesattigt. Die austenitische Phase nimmt nur sehr langsam Wasserstoff auf
und die Gesamtsattigung steigt allmahlich weiter an.
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Abbildung 4.2: Normierter Verlauf der Séttigung im einfachen Modell

4.1.1 Wasserstofftransport im Grundwerkstoff des Duplexstahls

4.1.1.1Wasserstoffdiffusion in Abhédngigkeit der Gefiigeorientierung

Wie bereits von einigen Autoren [106, 107] gezeigt, hangt der Wasserstofftransport im
Duplexstahl sehr stark von der Orientierung bzw. Anordnung der austenitischen und ferriti-
schen Phase ab. Zur Ermittlung dieser Abhangigkeiten und deren Auswirkung auf die Was-
serstoffverteilung im Gefiige wurde eine Wasserstoffdiffusion langs und quer zur
Orientierung der Phasen simuliert. Die Simulation der Wasserstoffdiffusion erfolgte daher
mit drei unterschiedlichen Randbedingungen, d.h., fiir die Diffusion langs und quer zur
Gefuigeorientierung wurde das Modell nur am rechten Rand bzw. am oberen Rand mit
Wasserstoff beladen. Zudem wurde fiir einen Vergleich das Modell auch von allen vier
Seiten gleichzeitig beladen. In Abbildung 4.3 ist die simulierte Verteilung der Wasserstoff-
konzentration im Grundwerkstoff des Duplexstahls fiir die Beladungszeiten 100 s, 1 h und
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12 h und die Beladung des Gefliges langs der Geflgeorientierung (Beladung am rechten
Rand) sowie quer zur Geflugeorientierung (Beladung am oberen Rand) dargestellt.
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Abbildung 4.3: Simulierte Verteilung der Wasserstoffkonzentration in Abhéngigkeit von der Gefiigeori-
entierung (Diffusion l&ngs der Orientierung — obere Bildreihe, Diffusion quer zur Orientierung — untere
Bildreihe)

Zu sehen ist, dass in beiden Fallen der Wasserstoff im Ferrit weitaus schneller diffundiert
als im Austenit. Bedingt wird dieses Verhalten durch die unterschiedlichen Transporteigen-
schaften der Phasen fiir Wasserstoff. Der Diffusionskoeffizient der ferritischen Phase ist um
funf Grolkenordnungen hoher als im Austenit, weshalb die Wasserstoffdiffusion im Austenit
mehr Zeit bendétigt. Der Wasserstofftransport im Duplexgefiige findet also hauptséachlich
Uber die ferritische Phase statt und die austenitischen Phasenanteile wirken hierbei als
Hindernis fur die Wasserstoffdiffusion. Wahrend fiir den Fall der Diffusion langs der Orien-
tierung des Gefuiges die Diffusionswege im Ferrit von der einen Seite des Modells zur ande-
ren Seite reichen, sind die Diffusionspfade im Ferrit quer zur Gefugeorientierung durch
austenitische Inseln unterbrochen bzw. der Pfad im Ferrit ist stark verwunden. Daraus er-
geben sich langere Diffusionswege im Ferrit quer zur Gefligeorientierung und somit auch
eine langere Zeit fur die Sattigung des Gefiiges. Die Diffusion mit der Orientierung des
Gefuges ist daher weitaus schneller ist als die Diffusion quer zur Gefiigeorientierung. Be-
reits nach einer Beladungszeit von einer Stunde ist eine homogene Wasserstoffverteilung
in Héhe der Ausgangskonzentration von 5 Nml/100 g Fe in der ferritischen Phase erreicht.
Hingegen sind zur gleichen Zeit bei der Diffusion quer zur Gefligeorientierung nur im obe-
ren Drittel des Modells héhere Wasserstoffkonzentrationen vorhanden. Somit wird im Fall
der Diffusion langs der Orientierung die ferritische Phase schneller geséattigt und das Risiko
fur eine wasserstoffunterstitzte Werkstofftrennung ist stark erhéht. Erst mit zunehmender
Zeit diffundiert der Wasserstoff auch in die austenitische Phase. Der schnelle Transport und
die homogene Verteilung von Wasserstoff in der ferritischen Phase des Duplexstahls konn-
te auch von mehreren Autoren Uber die Mikroprint-Technik bestatigt werden [108-110].
Dieses Verhalten zeigt, dass die bestimmenden Faktoren fiir den Wasserstofftransport im
Duplexgefiige die Diffusion des Wasserstoffs in der ferritischen Phase sowie die Lange der
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Diffusionswege im &-Ferrit sind. Zudem spielt auch die GréRe und Form der austenitischen
Phase als auch das Phasenverhaltnis flr die Diffusion im Duplexstahl eine wesentliche
Rolle.

Die Abhangigkeit der Wasserstoffdiffusion von der Anordnung der austenitischen und ferri-
tischen Phase im Duplexgefiige wurde auch in den Untersuchungen von Turnbull und Hut-
chings [106] beschrieben. Die Autoren filhren daher fir die Berechnung ihrer
Diffusionskoeffizienten in Duplexstahlen einen Tortuositatsfaktor ein, um dem verwundenen
Diffusionspfad im &-Ferrit Rechnung zu tragen. Dabei beschreibt der Faktor die Behinde-
rung des Wasserstofftransports durch austenitische Inseln bzw. berlicksichtigt der Faktor
den langeren Diffusionsweg in der ferritischen Phase. Zudem berichten die Autoren, dass
der effektive Diffusionskoeffizient auch durch Festsetzen (trappen) des Wasserstoffs an der
austenitisch-ferritischen Phasengrenze herabgesetzt wird und daher der effektive Diffusi-
onskoeffizient des Gesamtgefiiges niedriger ist als in rein ferritischen Vergleichswerkstof-
fen.

Die Autoren Owczareck und Zakroczymski [107] greifen die Idee des verwundenen Diffusi-
onspfades fir die Berechnung der effektiven Diffusionskoeffizienten im Duplexstahl auf. Sie
nutzten fir die Analyse des Diffusionsverhaltens von Wasserstoff im Duplexstahl Permea-
tionsexperimente mit Permeationsproben unterschiedlicher Dicke. Sie beschreiben die
Abhangigkeit der Diffusionskoeffizienten von der Léange des Diffusionsweges in der ferriti-
schen Phase. Mit zunehmender Dicke der Probe nehmen die Diffusionskoeffizienten ab.
Die Autoren fiihren dies auf die Unterbrechung der Diffusionswege im &-Ferrit durch auste-
nitische Inseln zurlick. Auf Grundlage der zusatzlich durchgefiihrten Desorptionsexperimen-
te kdnnen die Autoren auch zwischen diffusiblem Wasserstoff im 8-Ferrit und getrapptem
Wasserstoff im Austenit unterscheiden, da in diinnen Permeationsproben die Diffusion des
Wasserstoffs im Austenit flir den Effusionsprozess entscheidend ist. Mit zunehmender
Dicke geht dieser Effekt verloren und der Transport des Wasserstoffs im Ferrit ist der be-
stimmende Faktor der Wasserstoffdiffusion.

Fir einen Vergleich wurde mit dem Modell des Realgefiiges des Grundwerkstoffes auch
eine Beladung von allen vier Seiten im Modell simuliert. Fir alle Simulationen wurde eine
Ausgangskonzentration von 5 Nml/100g Fe angenommen. Die prozentuale Sattigung des
Modells in Abhangigkeit von der Diffusionsrichtung ist in Abbildung 4.4 dargestellt. Die
Zeitachse wurde auf 100 000 Sekunden begrenzt, um die Unterschiede in der Sattigung zu
Beginn der Diffusion zu verdeutlichen. Der steile Anstieg zu Beginn der Diffusion wird durch
den schnellen Wasserstofftransport und die schnelle Sattigung in der ferritischen Phase
bedingt. Daher steigt die Kurve innerhalb kurzer Zeit auf ca. 55 %, bevor der Anstieg der
Kurve zunehmend geringer wird. Durch die homogene Verteilung des Wasserstoffs in der
ferritischen Phase des Werkstoffes diffundiert auch mit zunehmender Zeit Wasserstoff in
die austenitische Phase. Dies geschieht aufgrund des geringen Diffusionskoeffizienten im
Austenit nur sehr langsam, weshalb der Anstieg der Kurven abnimmt.

Im Fall der Diffusion von allen Seiten des Modells und der Diffusion langs der Gefiigeorien-
tierung (Diffusion vom rechten Rand) ist zu sehen, dass die Kurven einen sehr ahnlichen
Verlauf haben und sehr nah beieinander liegen. Im Vergleich dazu ist ein klarer Unter-
schied zur Diffusion quer zur Orientierung des Gefliges zu erkennen, was die starke Ab-
hangigkeit des Wasserstofftransports von der Gefligeorientierung noch einmal verdeutlicht.
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Makroskopisch gesehen wirde sich flur diesen Fall ein weitaus geringerer effektiver Diffusi-
onskoeffizient ergeben.
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Abbildung 4.4: Vergleich der Wasserstoffdiffusion in Abhdngigkeit der Orientierung des Gefiiges im
Grundwerkstoff (GW) des Duplexstahls

Zur Verdeutlichung der schnellen Sattigung der ferritischen Phase, der langsameren Diffu-
sion im Austenit sowie der Abhangigkeit der Wasserstoffdiffusion von der Orientierung des
Gefuges sind die phasenspezifische Verlaufe der Sattigung in Abbildung 4.5 fur die Diffusi-
on langs und quer flr eine zwoélfstiindige Beladung dargestellt. Deutlich zu sehen ist die
schnelle Sattigung der ferritischen Phase im Fall der Diffusion l1angs der Orientierung (griine
Kurven). Wahrend in der ferritischen Phase (Ferrit) innerhalb kirzester Zeit nahezu 100 %
Sattigung erreicht sind, diffundiert der Wasserstoff auch vom &-Ferrit langsam in den Aus-
tenit (Austenit) und die Gesamtsattigung (Duplex) nimmt zu. Die vollstandige Sattigung
zwischen 95 % und 100 % wird in der ferritischen Phase nur langsam erreicht, da einzelne
O-Ferritinseln vollstdndig von Austenit umschlossen sind und der Wasserstoff erst durch die
austenitische Phase zum &-Ferrit transportiert werden muss. Im Austenit selbst erhéht sich
die Wasserstoffkonzentration nur allmahlich und eine vollstandige Séattigung kann innerhalb
von 12 Stunden nicht erreicht werden. Im Fall der Diffusion quer zur Gefuigeorientierung
(rote Kurven) ist zu sehen, dass die Wasserstoffdiffusion im &-Ferrit weitaus langsamer
ablauft im Vergleich zur Beladung langs der Orientierung. Dies resultiert aus dem verwun-
denen Diffusionspfad fiir diese Beladungsbedingung. Die gesamte ferritische Phase wird
nur Uber den oberen linken Bereich im Modell des Realgefiiges mit Wasserstoff versorgt
(Abbildung 4.3, untere Bildreihe). Bedingt durch die makroskopisch langsamere Diffusion im
Geflge, wird auch mehr Zeit fir die Diffusion des Wasserstoffs in die austenitische Phase
bendtigt, da ein Grofteil des Wasserstoffs fiir die Sattigung der austenitischen Phase lang-
samer Uber den &-Ferrit antransportiert wird. Aus diesem Grund wird fiir die Diffusion quer
zur Gefligeorientierung auch nur eine Sattigung von maximal 80 % im Geflige innerhalb
von 12 Stunden erreicht. Hingegen bei der Beladung langs der Orientierung kann eine
Sattigung von 90 % erreicht werden.
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Abbildung 4.5: Vergleich der phasenspezifischen Wasserstoffdiffusion in der ferritischen und austeni-
tischen Phase des Duplexstahls fiir die Beladung léngs und quer zur Gefligeorientierung

Zusammenfassend lasst sich festhalten, dass der Transport von Wasserstoff im Duplexge-
fuge primar Uber die ferritische Phase erfolgt, da der Diffusionskoeffizient um bis zu finf
Dekaden hoher ist als im Austenit. Daher ist der d-Ferrit innerhalb kiirzester Zeit mit Was-
serstoff gesattigt, hingegen benétigt die Sattigung bzw. Diffusion im Austenit weitaus mehr
Zeit. Zudem ist eine starke Abhangigkeit des Wasserstofftransports von der Orientierung
des Gefliges bzw. der Walzrichtung zu erkennen, wobei die Diffusion langs der Orientie-
rung schneller verlauft. Aus diesen Griinden ist mit einem hohen Risiko der wasserstoffun-
terstltzten Werkstoffschadigung in der ferritischen Phase zu rechnen.

4.1.1.2Einfluss von Trapping und Enhancing an der Phasengrenze

Das Verhalten der Phasengrenze in Bezug auf die Diffusion von Wasserstoff wird in der
Literatur kontrovers diskutiert. Zum einen wird der Phasengrenze sowie der Korngrenze
eine erhdéhte Diffusion zugesprochen [104, 123]. Zum anderen wird die austenitisch-
ferritische Phasengrenze als Wasserstofffalle bezeichnet [77, 106, 116, 119], wobei sich
beide Falle nicht ausschlieRen muissen. Bedingt durch den ,lockeren* Atomverbund an der
Phasengrenze kann der Wasserstoff sich hier freier bewegen als im Gitter selbst. Dennoch
wird eine hohere Aktivierungsenergie bendtigt, damit der Wasserstoff die Phasengrenze
wieder verlasst und im Gitter diffundiert. Um die Auswirkung von Trapping oder Enhancing
auf das Transportverhalten und die Wasserstoffverteilung im Geflige zu tberprifen, wurden
zusatzliche Simulationen mit den drei bisherigen Randbedingungen am Modell des Grund-
werkstoffes durchgeflihrt. Zur Beriicksichtigung der Effekte wurden den Elementen an der
Phasengrenze entsprechende Diffusionskoeffizienten (Tabelle 3.3) als Werkstoffeigen-
schaft vorgegeben. Die Ergebnisse der numerischen Simulation fir den Fall von Trapping
an der Phasengrenze sind in Abbildung 4.6 vergleichend den Ergebnissen ohne Trapping
gegenubergestellt. Zu sehen ist, dass unabhangig von der Beladungsrichtung nur etwa die
Halfte des Modells in der gleichen Zeit gesattigt wird als im Fall ohne Trapping. Das heilt,
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dass nur die ferritische Phase vollstandig mit Wasserstoff gesattigt wurde und die Phasen-
grenze als zuséatzliche Barriere fiir die Diffusion von Wasserstoff in die austenitische Phase
wirkt. Erst wenn die Phasengrenze gesattigt wurde bzw. sich ein stationarer Zustand einge-
stellt hat, diffundiert mit zunehmender Zeit Wasserstoff in den Austenit.
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Abbildung 4.6: Vergleich der Wasserstoffdiffusion unter Beriicksichtigung von Trapping an der Pha-
sengrenze (gestrichelte Linien) zur Diffusion ohne Trapping im Grundwerkstoff (GW)

Die Wasserstoffverteilung im Gefuge fir erhéhte Diffusion an der Phasengrenze ist im
Vergleich zum Trapping an der Phasengrenze und zur unbeeinflussten Diffusion fur die
Beladung des Modells langs der Gefligeorientierung in Abbildung 4.7 dargestellt. Die simu-
lierte Verteilung der Wasserstoffkonzentration im Grundwerkstoff des Duplexstahls ist fur
die jeweilige Beladungszeit von 12 Stunden in Abbildung 4.8 gezeigt.

Wie dem Diagramm in Abbildung 4.7 zu entnehmen ist, wird durch eine beschleunigte Dif-
fusion an der Phasengrenze nur zu Beginn der Beladung eine schnellere Sattigung des
Gefliges erreicht. Bei vollstandiger Sattigung der ferritischen Phase nach ca. 12 Stunden
(43 200 s) und zunehmend langsamer Diffusion des Wasserstoffs in den Austenit gleichen
sich die Kurven der beschleunigten Diffusion und die Kurve der unbeeinflussten Diffusion
wieder an. Die Unterschiede in der Wasserstoffverteilung sind in diesen Fallen nicht gravie-
rend. Jedoch muss in Bezug auf eine wasserstoffunterstutzte Werkstofftrennung darauf
hingewiesen werden, dass dennoch eine erhéhte Gefahr fir eine Rissbildung besteht. Die
Rissinitiierung setzt haufig an der Phasengrenze ein (siehe Kapitel 2.3.3). Zudem kdnnen
Versetzungen Wasserstoff an der Phasengrenze aufnehmen und somit auch etwas schnel-
ler im Werkstoff verteilen, wenn zum Beispiel eine zusatzliche mechanische Beanspru-
chung des Gefliges erfolgt.

Im Fall von Trapping an der Phasengrenze ist zu sehen, dass nach 12 Stunden Beladung
nahezu kein Wasserstoff in die austenitischen Phase diffundiert ist. Lediglich am rechten
Rand des Modells, von dem aus die Beladung des Gefliges erfolgt, ist eine hdhere Was-
serstoffkonzentration im Austenit des Duplexstahls auszumachen, Abbildung 4.8b. Fur die
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simulierte Verteilung der Wasserstoffkonzentration fir die beschleunigte Diffusion an der
Phasengrenze ist nach 12 Stunden Beladung nahezu kein Unterschied zur Wasserstoffver-
teilung ohne beeinflussende Effekte zu sehen, Abbildung 4.8c.
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Abbildung 4.7: Vergleich der Wasserstoffdiffusion im Grundwerkstoff (GW) mit Trapping (schwarze
Linie gestrichelt) oder Enhancing (schwarze Linie) zur unbeeinflussten Diffusion (blaue Linie)
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Abbildung 4.8: Vergleich der Wasserstoffdiffusion im Grundwerkstoff nach zwélfstiindiger Beladung
ldngs der Gefiigeorientierung a) ohne Trapping und Enhancing, b) Trapping an der Phasengrenze und
¢) Enhancing an der Phasengrenze

Die Ergebnisse zeigen, dass eine beschleunigte Diffusion an der Phasengrenze zu Beginn
der Wasserstoffeinbringung eine etwas schnellere Séattigung der ferritischen Phase bewirkt.
Ist im &-Ferrit des Duplexstahls erst eine homogene Wasserstoffverteilung erreicht, ist der
Effekt der beschleunigten Diffusion im Vergleich zur unbeeinflussten Diffusion nicht mehr
unterscheidbar. Jedoch kann dies zu einer frilheren Rissbildung fiilhren, da die Rissinitiie-
rung in Duplexstéhlen zumeist an der Phasengrenze im &-Ferrit einsetzt [60] und eine ho-
here Wasserstoffkonzentration dies beglnstigen wirde. Im Fall des Trapping von
Wasserstoff an der Phasengrenze ist jedoch ein deutlicher Unterschied zu den beiden
anderen Fallen erkennbar. In diesem Fall ist nach der gleichen Beladungszeit von 12 Stun-
den nur in der ferritische Phase eine homogene Wasserstoffverteilung erreicht worden. Hier
wirkt die Phasengrenze als zuséatzliche Barriere fir den Wasserstoffeintritt in die austeniti-
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4 Ergebnisse und Diskussion

sche Phase, in der ohnehin nur ein langsamer Wasserstofftransport stattfindet. Daher ist
kaum Wasserstoff in den Austenit diffundiert und es wird mehr Zeit fiir eine homogene
Verteilung des Wasserstoffs im Duplexgeflige bendtigt. Dies sollte bei der elektrochemi-
schen Beladung von Duplexstéahlen bertcksichtigt werden. Um im gesamten Werkstoff eine
nahezu homogene Wasserstoffkonzentration zu erreichen, sind langere Beladungszeiten
einzukalkulieren.

4.1.1.3Effusion von Wasserstoff

Das Diffusionsverhalten im Duplexstahl lasst sich auch auf die Effusion von Wasserstoff
Ubertragen. Ausgehend von einer homogenen Wasserstoffverteilung der Ausgangskonzent-
ration von HDy = 5 NmlI/100g Fe in der austenitischen und ferritischen Phase, wurde die
Effusion zu allen Seiten im Modell durch die Randbedingung HD = 0 an den Randknoten
simuliert. Der Wasserstoff effundiert zuerst sehr schnell aus der ferritischen Phase des
Duplexstahls. Im Austenit verbleiben jedoch hohe Mengen an Wasserstoff, welche nur sehr
langsam aus dem Austenit effundieren, Abbildung 4.9.
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Abbildung 4.9: Simulierte Wasserstoffverteilung im Grundwerkstoff nach 100 s, einer Stunde und
12 Stunden Effusion

Bedingt durch die sehr langsame Diffusion im Austenit wird der Wasserstoff in Austenit
haufig auch als reversibel getrappter Wasserstoff bezeichnet [107]. Nach einstiindiger Effu-
sion verbleibt nahezu kein Wasserstoff in der ferritischen Phase, jedoch hat sich die Was-
serstoffkonzentration im Austenit kaum reduziert. Selbst nach zwdlfstindiger Effusion zu
allen Seiten sind noch sehr hohe Wasserstoffkonzentrationen von ca. 85 % der Ausgangs-
konzentration im Austenit vorhanden.
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Ahnliche Ergebnisse wurden auch von Straub et al. [166] in Experimenten am Duplexstahl
mit der Flugzeit-Sekundarionen-Massenspektrometrie (engl.: time-of-flight secondary ion
mass spectrometry — ToF-SIMS) erzielt. Untersucht wurde ein mit Deuterium beladener
Duplexstahl. In Abbildung 4.10 ist zum Vergleich das Ergebnis des ToF-SIMS Experiments
mit dem zugehdrigen Gefligeausschnitt des Duplexstahls dargestellt. Dem gegeniberge-
stellt ist die simulierte Verteilung der Wasserstoffkonzentration nach einstiindiger Effusion,
da auch in den ToF-SIMS Experimenten eine Stunde bis zur Analyse vergangen ist. Die
Untersuchung zeigte, dass hohe Mengen an Deuterium in der austenitischen Phase zu
detektieren sind, hingegen in der ferritischen Phase kaum Deuterium zu finden ist. Dies ist
auch in diesem Fall auf eine schnelle Diffusion und Effusion des Wasserstoffs bzw. Deute-
riums in der ferritischen Phase zurlickzufiihren. In der austenitischen Phase hingegen ist
das Deuterium reversibel getrappt und fuihrt somit zu einer héheren Anzeige im ToF-SIMS
Versuch.

pm © » 50 100

a) Analysierter Gefiigeaus- b) ToF-SIMS Aufnahme der ¢) Simulierte Wasserstoffvertei-

schnitt des Duplexstahls Verteilung des Deuteriums im lung nach einstiindiger Effusion
mit A=Austenit und Duplexgefiige
F=&-Ferrit

Abbildung 4.10: Vergleich der experimentell [166] und numerisch ermittelten Verteilung von Deuterium
bzw. Wasserstoff im Duplexgefiige

Dieser reversibel getrappte Wasserstoff kann aber durch héhere Temperaturen [122, 133]
oder auch durch mechanische Beanspruchung des Gefliges [121, 145, 232] wieder freige-
setzt werden. Dies kann dann auch verzdgert zum Beispiel im spateren Betrieb geschehen.
Es besteht die Moglichkeit, dass der Wasserstoff in kritische Bereiche mit hohen plasti-
schen Verformungen in der ferritischen Phase diffundiert und dort zu einer wasserstoffun-
terstutzten Werkstoffschadigung beitragt. Zudem st in Bereichen hoher plastischer
Verformungen eine martensitische Umwandlung des Austenits mdéglich, was durch hohe
Wasserstoffkonzentrationen beglnstigt werden kann [21, 75, 159-163, 166, 184]. Dann
liegt im Geflge ein an Wasserstoff Ubersattigter Martensit vor, wie es zum Beispiel auch
beim SchweilRen vorkommt [12, 101-103]. In diesem Martensit kann sehr schnell ein Riss
initiieren, da martensitische Gefiige sehr empfindlich gegentber Wasserstoff reagieren [20,
21], bzw. tragt Martensit zum schnelleren Rissfortschritt durch die ehemals austenitische
Phase bei. Auch ist der Literatur zu entnehmen, dass hohe Wasserstoffkonzentrationen die
Versetzungstatigkeit anregen und somit zu einer leichteren Rissbildung im Austenit beitra-
gen kdnnen [146, 147, 192].

In Abbildung 4.10a (Bereich A1) ist zu erkennen, dass in der austenitischen Phase parallele
Risse vorhanden sind. Straub et al. [166] vermuten hohe Dehnungen im Geflige, hervorge-
rufen durch Akkumulation von Wasserstoff im Austenit, als Ursache fiir eine Zwillingsbil-
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dung entlang derer dann eine parallele Rissbildung auftritt. Diese parallele Rissbildung im
Austenit konnte auch von Glowacka et al. [161] beobachtet werden, wobei die Autoren
zudem eine martensitische Umwandlung in der austenitischen Phase feststellen. Die Gefii-
geveranderung erfolgt dabei allein durch die Beladung bzw. Diffusion von Wasserstoff im
Geflige, ohne zusétzliche Beanspruchung der Probe. Barnoush et al. [192] beobachten in
ihren Versuchen die Bildung von Gleitlinien in der austenitischen Phase eines Duplexstahls
wahrend der Beladung mit Wasserstoff. Eine Rissbildung oder martensitische Umwandlung
stellen sie aber nicht fest. Vermutlich sind die aufgenommenen Wasserstoffkonzentrationen
zu gering fur eine Rissbildung oder Gefligeumwandlung, wobei in der Arbeit keine Angaben
zur vorliegenden Wasserstoffkonzentration gemacht werden. Jedoch zeigt auch dieses
Phanomen die Wirkung von Wasserstoff auf das Verformungsverhalten von Duplexstahlen.

Fir austenitische Werkstoffe bzw. auch fiir die austenitische Phase in Duplexstahlen ist
bekannt, dass Wasserstoff die Stapelfehlerenergie herabsetzt. Dadurch andert sich im
Austenit der Verformungsmechanismus von Quergleiten bzw. gleichméaRigem Gleiten der
Versetzungen in planares Gleiten, wodurch der Austenit an Duktilitat verliert. Die Herabset-
zung der Stapelfehlerenergie kann in hochlegierten Werkstoffen eine martensitische Um-
wandlung oder eine Zwillingsbildung begtnstigen [19-21, 75, 77, 79, 145, 159, 162, 233].
Daher besteht die Mdoglichkeit, dass durch koplanares Gleiten auf bevorzugten Gitterebe-
nen, und damit verbunden ein Duktilitatsabfall sowie eine martensitische Umwandlung bzw.
Zwillingsbildung, eine wasserstoffunterstitzte Rissbildung begunstigt wird.

Wird fir die Effusion des Wasserstoffs zudem Trapping an der Phasengrenze angenom-
men, bleibt nahezu der gesamte Wasserstoff in Hohe der Ausgangskonzentration im Aus-
tenit vorhanden, Abbildung 4.11. Der Wasserstoff in der ferritischen Phase wird in beiden
Fallen gleich schnell reduziert. Daher ist hier festzuhalten, dass im Fall der Effusion die
Reduktion des Wasserstoffgehalts im Geflige vom Transport des in der austenitischen
Phase getrappten Wasserstoffs abhangt.
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Abbildung 4.11: Vergleich der phasenspezifischen Wasserstoffdiffusion in der ferritischen und austeni-
tischen Phase des Duplexstahls fiir die Effusion mit und ohne Trapping an der Phasengrenze
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Fir die Effusion von Wasserstoff aus dem Duplexgefiige bleibt festzuhalten, dass der Was-
serstoff sehr schnell aus der ferritischen Phase effundiert und hohe Mengen an Wasserstoff
im Austenit zurlickbleiben. Der Wasserstoff ist im Austenit getrappt und es wird mehr Zeit
bendtigt, um auch diesen Wasserstoff zu reduzieren. Unter Annahme von Trapping an der
Phasengrenze effundiert nahezu kein Wasserstoff aus dem Austenit. Im Austenit beein-
flusst Wasserstoff die Versetzungsbewegung, was zu einer Zwillingsbildung oder auch
martensitischen Gefligeumwandlung beitragen und somit einen Riss beglinstigen kann.
Zudem besteht die Mdglichkeit einer verzdgerten Freisetzung des getrappten Wasserstoffs
durch mechanische oder thermische Beanspruchung des Gefiiges. Der freigesetzte Was-
serstoff kann dann in den &-Ferrit diffundieren und dort zu einer wasserstoffunterstiitzten
Schadigung beitragen.

4.1.2 Wasserstofftransport in SchweiBnahtgefiigen des Duplexstahls

Neben der elektrochemischen Wasserstoffaufnahme im Grundwerkstoff besteht auch die
Méglichkeit einer Wasserstoffeinbringung iber den Schweillprozess. Das Schweiflnahtge-
fiige unterscheidet sich zum Grundwerkstoff liber die Phasenanteile sowie die Gefligemor-
phologie. Wahrend im Grundwerkstoff, bedingt durch den Herstellungsprozess, eine von
der Walzrichtung abhangige zeilige Anordnung der austenitischen und ferritischen Phase
vorzufinden ist, hat das Schwei3nahtgefliige eher eine grébere und nicht stark orientierte
Anordnung von Austenit und 0-Ferrit, Abbildung 4.12. Auch die Schweillnaht erstarrt primar
ferritisch und an den Korngrenzen scheidet sich Austenit aus. Mit zunehmender Abkiihlung
wachsen von diesem Korngrenzenaustenit nadelférmige Austenitinseln in die ferritischen
Koérner. Diese Gefiuigemorphologie wird auch als Widmanstatten-Struktur bezeichnet [60,
234-238].

Abbildung 4.12: Mikroschliff des Grundwerkstoffs (links) und des Schweil3guts (rechts)

Mit der Gefligemorphologie andert sich auch das Wasserstofftransportverhalten. Zur Ermitt-
lung des Einflusses der Gefiigemorphologie der Schweillnaht auf die Verteilung und das
Transportverhalten von Wasserstoff wurden Simulationen mit einem Modell des Realgefi-
ges und zwei vereinfachten Modellen durchgefiihrt. Es ist davon auszugehen, dass im
Schweiflnahtgefiige nach der schweilltechnischen Fertigung eine nahezu homogene Was-
serstoffverteilung im Gefiige vorliegt, wenn Wasserstoff Gber den Schweil3prozess in das
Schmelzbad aufgenommen wird. Daher wurde im numerischen Modell nur eine allseitige
Effusion simuliert und keine Beladung der Schweif3naht tber elektrochemische Prozesse
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betrachtet. Die numerischen Ergebnisse fiur die Effusion des Wasserstoffs aus dem Realge-
fuge der Schweilnaht bei anfanglich homogener Wasserstoffverteilung im Geflige sind in
Abbildung 4.13 dargestellt.
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Abbildung 4.13: Simulierte Wasserstoffverteilung im SchweilBnahtgefiige nach a) 100 s, b) einer Stun-
de und c) 12 Stunden Effusion bei anfdnglich homogener Wasserstoffverteilung

Ersichtlich ist, dass nach einstiindiger Effusion innerhalb der vom Austenit umschlossenen
ferritischen Phase noch sehr hohe Wasserstoffkonzentrationen vorliegen. Das umschlosse-
ne ferritische Gefiige ist entweder ganzlich vom Austenit umgeben bzw. nur Gber sehr klei-
ne ferritische Stege mit dem umliegenden Gefiige verbunden. Daher entsteht hier ein
Engpass fur den Wasserstofftransport bzw. der Austenit wirkt als Diffusionssperre. Nach
zwodlfstiindiger Effusion sind daher auch noch Wasserstoffkonzentrationen in Héhe der
Ausgangskonzentration von HDo = 5 Nml/100g Fe in der austenitischen Phase vorhanden.
Gleichwohl die austenitische Phase im Vergleich zum Grundwerkstoff hier viel schmaler ist
und somit die Diffusionswege innerhalb des Austenits kirzer sind, wird bedingt durch den
sehr verwundenen Diffusionspfad im &-Ferrit (Abbildung 4.14) und dem Transport Uber
Engpasse mehr Zeit fir die Wasserstoffeffusion benétigt.

im d-Ferrit

Abbildung 4.14: Schematische Darstellung des verwundenen Diffusionspfades im &-Ferrit (links) [114]
und vom Austenit umschlossenen ferritische Gefligebereiche (rechts) [112]

Da das Modell des Realgefliges eine Dimensionen von 420 ym x 420 ym hat, wurden fir
den Vergleich des Diffusionsverhaltens von Schweiflgut und Grundwerkstoff zwei Ersatz-
modelle des Schweiflnahtgefiiges erstellt. Die Ersatzmodelle haben die gleichen Abmes-
sungen wie das Modell des Realgefliges des Grundwerkstoffes (100 um x 100 pm). Hierbei
wurde das Schweil3nahtgefiige schematisch nachgestellt und zwei unterschiedliche Model-
le generiert. Im ersten Modell wurde ein teilweise vom Austenit umschlossenes &-Ferritkorn
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berlcksichtigt. Das zweite Modell stellt einen ganzlich umschlossenen ferritischen Bereich
dar. Beide Varianten der Modelle sind im Realgeflige einer Duplex-Schwei3naht auszu-
machen, Abbildung 4.14.

Fir den Vergleich der Séattigung des Gefliges wurde im Fall der beiden vereinfachten Mo-
delle versucht, ein ahnliches Phasenverhaltnis wie im Grundwerkstoff einzustellen. Somit ist
es auch méglich im Vergleich zum Grundwerkstoff den Einfluss der Anordnung und Form
der Austenitischen Phase zu untersuchen. Die Simulierte Wasserstoffverteilung fir die
Effusion in den vereinfachten Modellen des Schweil3guts ist in Abbildung 4.15 gezeigt.
Auch die einfachen Modelle des Schweil3nahtgefliges ergeben ahnliche Verteilungen der
Wasserstoffkonzentration wie das Modell des Realgefliges. Hier ergeben sich bedingt
durch die Anordnung und Form der Phasenbestandteile Engpasse bzw. Diffusionssperren
durch die austenitische Phase. Zu sehen ist auch, dass bei nahezu gleichen Phasenantei-
len wie im Grundwerkstoff die Effusion des Wasserstoffs im Schweillnahtgeflige mehr Zeit
bendtigt, Abbildung 4.16. Es verbleiben bei gleicher Effusionszeit sogar groflere Mengen
Wasserstoff im Schweiflnahtgefiige als im Grundwerkstoff. Dieses Verhalten zeigt, dass die
Wasserstoffdiffusion neben der Orientierung der Phasen im Duplexgefiige auch deren
Grofle, Form und Anordnung einen erheblichen Einfluss auf den Wasserstofftransport hat.
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Abbildung 4.15: Simulierte Wasserstoffverteilung in einer Duplex-SchweilBnaht nach 100 s, einer Stun-
de und 12 Stunden Effusion fiir einen verbundenen o-Ferrit und ein komplett vom Austenit umschlos-
senen 0-Ferrit

Neben diesen Effekten ist auch das Trapping an Ausscheidungen, wie zum Beispiel
Chromnitriden, entscheidend [112, 115]. Chromnitride kénnen wahrend der schweil3techni-
schen Fertigung bevorzugt in der ferritischen Phase des Duplexstahls entstehen [27]. Da-
her wird neben dem getrappten Wasserstoff in der austenitischen Phase auch ein hoher
Anteil an Wasserstoff im &-Ferrit an Ausscheidungen festgehalten und es ist mit erhéhten
Wasserstoffgehalten bzw. geringeren Anteilen an diffusiblem Wasserstoff zu rechnen. In
diesem Fall ist in einer Schweilnaht des Duplexstahls mit einer verzégerten Freisetzung
des Wasserstoffs zu rechnen bzw. kann durch zusatzliche mechanische Beanspruchung
des Gefliges sehr leicht ein Riss initiiert werden. Zudem ist es moglich, dass sich in Abhan-
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gigkeit der Temperaturfihrung in der Schweildverbindung auch spréde intermetallische
Phasen ausscheiden, welche eine Rissbildung beglinstigen kénnen.
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Abbildung 4.16: Verlauf Wasserstoffeffusion im Grundwerkstoff (GW) und Schwei3gut (SG) bei an-
fénglich homogener Wasserstoffverteilung und allseitiger Effusion

In den Arbeiten von Brauser et al. [112, 114, 115] wurde das Diffusionsverhalten von Was-
serstoff im Schweilnahtgefiige des Duplexstahls X2CrNiMoN 22-5-3 vergleichend zum
Grundwerkstoff untersucht. Dabei sind zwei unterschiedliche Arten der Wasserstoffbela-
dung des entsprechenden Gefiiges genutzt worden. Zum einen erfolgte die Beladung des
Schweilguts Uber den Schweillprozess selbst durch Wasserstoff im Schutzgas und zum
anderen Uber einen elektrochemischen Prozess. Zudem wurde auch der Grundwerkstoff
unter gleichen Bedingungen elektrochemisch beladen. Die Ermittlung der jeweils vorliegen-
den Wasserstoffkonzentration erfolgte Uber die Tragergas-HeiRextraktion (TGHE). Auch
hier kann bestatigt werden, dass der Wasserstofftransport primar tber die ferritische Phase
des Duplexstahls erfolgt und stark von der vorliegenden Gefligemorphologie abhangig ist.

Im Vergleich des elektrochemisch beladenen Schweillguts und Grundwerkstoffes stellen
die Autoren von [114, 115] fest, dass hohere Temperaturen in der TGHE keine héheren
Wasserstoffkonzentrationen ergeben. Das deutet darauf hin, dass der Wasserstoff nur als
diffusibler Wasserstoff in der ferritischen Phase des Schweiltguts und des Grundwerkstof-
fes vorlag und kein Wasserstoff in die austenitische Phase diffundiert bzw. im Austenit oder
an der Phasengrenze getrappt ist. Jedoch ist diese Wasserstoffverteilung auch der kurzen
Beladungszeit von 30 Minuten geschuldet, die es nicht erlaubt, ausreichend Wasserstoff in
die austenitische Phase des Duplexstahls zu transportieren. Andererseits wird fir das
Schweilinahtgeflige eine weitaus geringere Wasserstoffkonzentration gemessen als im
Grundwerkstoff. Gleichwohl der identischen Beladeparameter wurde im SchweiRgut weit-
aus weniger Wasserstoff aufgenommen. Die Ergebnisse lenken darauf hin, dass der ver-
wundene Diffusionspfad bzw. geringere Diffusionsquerschnitt im d-Ferrit des Schweilguts,
den Transport von Wasserstoff erschwert. Die Ergebnisse decken sich auch mit den nume-
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rischen Ergebnissen dieser Arbeit. Unabhangig ob der Wasserstoff diffundiert oder effun-
diert, ist der Transport in der ferritischen Phase weitaus schneller als im Austenit (siehe
Abbildung 4.5 und Abbildung 4.11). Im Vergleich zum Schweil’gut kann der Wasserstoff im
Grundwerkstoff bedingt durch die Gefligemorphologie schneller transportiert werden
(Abbildung 4.16). Wird der Wasserstoff liber den Schweiprozess in das Geflige einge-
bracht [112, 114, 115], so wird ein grof3er Teil des Wasserstoffs in der austenitischen Pha-
se, an der Phasengrenze und an Ausscheidungen reversibel getrappt. Die Einlagerung
hoher Wasserstoffkonzentrationen im Austenit der Schwei3naht resultiert aus der Erstar-
rung des Gefliges [90]. Durch die Erstarrung liegt zunachst ein Ubersattigter 6-Ferrit vor.
Die Umwandlung in bzw. Ausscheidung des Austenits wahrend der Abkihlung bedingt,
dass ein GroRteil des dort vorliegenden Wasserstoffs in die austenitische Phase ibergeht.
Der Wasserstoff wird wahrend der Erstarrung regelrecht im Austenit bzw. im Geflige einge-
froren. Dadurch reduziert sich auch der diffusible Anteil des Wasserstoffs im Geflige. Oga-
wa und Miura [90] beschreiben sogar eine Abhangigkeit des diffusiblen Wasserstoffs im
Gefiige von den Gehalten an austenitstabilisierenden Elementen wie Nickel und Stickstoff.
Ersichtlich wird der Anteil an getrapptem Wasserstoff durch zunehmende Wasserstoffgehal-
te bei hoheren Analysetemperaturen in der TGHE.

Fir das Transportverhalten von Wasserstoff in SchweilRnahtgefligen des Duplexstahls
bleibt festzuhalten, dass die Diffusion und Effusion &hnlich wie im Grundwerkstoff ablauft.
Jedoch ergibt sich durch die Erstarrungsmorphologie des Gefiiges in der Schweil3naht ein
makroskopisch langsamer Wasserstofftransport. Bedingt durch die Anordnung und Form
der austenitischen Phase (Widmanstatten-Struktur) ergeben sich fir die ferritische Phase
weitaus verwundenere Diffusionspfade bzw. geringere Diffusionsquerschnitte im d-Ferrit im
Vergleich zum Grundwerkstoff. Zudem wirkt der Austenit durch die nahezu vollstéandige
UmschlieRung der ferritischen Korner als zusatzliche Diffusionsbarriere. Resultierend aus
der schnellen Erstarrung des Gefliges bei der schweildtechnischen Verarbeitung dieser
Stahle wird der moglicherweise Uber den Schweiliprozess eingebrachte Wasserstoff in der
austenitischen Phase als auch in der ferritischen Phase, z.B. an Chromnitriden, getrappt.
Daher muss hier mit erhhten Wasserstoffkonzentrationen im Geflige gerechnet werden,
die durch mechanische oder thermische Beanspruchung des Werkstoffes aber auch wieder
freigesetzt werden kénnen. Im Fall der Effusion von Wasserstoff aus dem Schweil3nahtge-
flige ergeben sich daher hohe verbleibende Wasserstoffkonzentrationen bzw. langere Zei-
ten fir die Reduktion der Wasserstoffkonzentration. Durch die sperrende Wirkung des
Austenits wird auch der Wasserstofftransport in der ferritischen Phase behindert und es
wird auch hier mehr Zeit fiir die Wasserstoffreduktion bzw. -effusion bendétigt. Daher ist fiir
das Schweiltgut des Duplexstahls mit einer héheren Wahrscheinlichkeit fiir die wasserstoff-
unterstltzte Rissbildung zu rechnen, wenn groRe Mengen an Wasserstoff Uber den
Schweillprozess in den Werkstoff eingebracht werden.

Abschlieend bleibt festzuhalten, dass aufgrund des Wasserstofftransportverhaltens eine
wasserstoffunterstiitzte Rissbildung in der ferritischen Phase am wahrscheinlichsten ist, da
diese schnell gesattigt wird und zudem empfindlicher auf Wasserstoff reagiert sowie ein
geringeres Verformungsvermdgen als die austenitische Phase hat. Dadurch wird die er-
tragbare Beanspruchung der ferritischen Phase durch Wasserstoff schnell herabgesetzt
und eine geringe zusatzliche Beanspruchung fihrt zu einer Schadigung. Sind auch hohe
Wasserstoffkonzentrationen in der austenitischen Phase des Duplexstahls vorhanden, so
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wird die Versetzungsbewegung beeinflusst und eine mdgliche Zwillingsbildung oder mar-
tensitische Gefugeumwandlung kann somit einen schnelleren Rissfortschritt beglinstigen.
Dabei ist es mdglich, dass eine Rissbildung auch ohne eine zuséatzliche duflere mechani-
sche Beanspruchung erfolgt. Zudem kann die Gefligeumwandlung durch die plastische
Verformung vor der Rissspitze der im Austenit gestoppten Risse beglinstigt werden.

4.2 Spannungen und Dehnungen im Duplexstahl

Die Verteilung und Hohe der Spannungen und vor allem der Dehnungen in den Phasen des
Duplexstahls ist fur die Rissentstehung neben der Wasserstoffverteilung von entscheiden-
der Bedeutung. Das Zusammenspiel der vorliegenden Geflige und den im Geflige vorhan-
denen Wasserstoffkonzentrationen entscheidet iber die Hohe der Beanspruchbarkeit des
Gefuiges und somit Uber die Rissinitiierung und den Rissfortschritt. Daher soll im Nachfol-
genden auf das Spannungs-Dehnungs-Verhalten des Duplexstahls naher eingegangen
werden. Bevor die Spannungen und Dehnungen in den Phasen des Duplexstahls beschrie-
ben werden, sollen zunachst die Randbedingungen und Werkstoffparameter mit den vor-
handenen numerischen Modellen Gberpriift und verifiziert werden.

4.2.1 Vergleich der Randbedingungen und Werkstoffparameter

Fiir die Uberpriifung der Randbedingungen zur korrekten Abbildung des realen Spannungs-
Dehnungs-Verhaltens des Duplexstahls wurden zunachst die sich ergebenden technischen
Spannungs-Dehnungs-Kurven der zweidimensionalen Zugprobe (2D) mit denen der drei-
dimensionalen Zugprobe (3D) sowie denen der realen Zugversuche (BAM 3 und BAM 4)
gegenibergestellt. Dazu wurden die Verschiebungen zweier Knoten im Messbereich der
zweidimensionalen Zugprobe mit einem Anfangsabstand von 30 mm sowie die globale
Reaktionskraft fir jeden Zeitschritt aufgezeichnet. Die Berechnung der technischen Span-
nungs-Dehnungs-Kurve erfolgte tber die Berlicksichtigung des Querschnitts der Zugprobe
im Messbereich und den Abstand der beiden Knoten im unverformten Zustand. Fur die
Simulation wurde eine Verschiebung von 13,5 mm auf die Probe aufgepragt, welche der
Verlédngerung der Probe des realen Zugversuches beim Bruch entspricht. Uberpriift wurden
mit der zweidimensionalen Zugprobe die Randbedingungen ebener Spannungszustand
(ESZ), ebener Dehnungszustand (EDZ), generalisierter ebener Dehnungszustand (gEDZ)
und Axialsymmetrie (Axi). Die Ergebnisse der numerischen Simulationen sind in Abbildung
4.17 grafisch dargestellt.

Auch fur das Modell des Realgefliges (Meso) wurden die Randbedingungen EDZ, ESZ und
Axi Uberpraft. Im Modell wurde fur die Simulation eine Verschiebung von rund 20 % langs
der Gefligeorientierung aufgepragt. Diese Dehnung entspricht der makroskopischen Deh-
nung bei Zugfestigkeit. Fir die Auswertung wurde die globale Verschiebung eines Rand-
knotens im Modell des Realgefliges sowie die resultierende globale Reaktionskraft
ausgewertet und die globale technische Spannungs-Dehnungs-Kurve berechnet. Die ent-
sprechenden globalen technischen Spannungs-Dehnungs-Kurven des Modells des Realge-
fuges sind in Abbildung 4.18 dargestellit.
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Abbildung 4.17: Vergleich der simulierten Flie3kurven mit den experimentell ermittelten FlieBkurven
unter Nutzung verschiedener Randbedingungen fiir das 3D und 2D Modell der Zugprobe

1000
900 /
800
g 700 - R
o
= 600 - -
2 500 - -
2 / BAM 3
£ 400
Q BAM 4
9 300
Meso global F1 ESZ
200
Meso global F1 EDZ
100
Meso global F1 Axi
0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3 0,35 04

Dehnung

Abbildung 4.18: Vergleich der simulierten FlieBkurven mit den experimentell ermittelten FlieBkurven
unter Nutzung verschiedener Randbedingungen fiir das Modell des Realgefiiges

Im Vergleich der Kurven in Abbildung 4.17 ist zu sehen, dass die simulierten Kurven des
dreidimensionalen Modells und die des zweidimensionalen Modells mit der Randbedingung
ebener Spannungszustand (ESZ) sehr gut mit den gemessenen Kurven (BAM 3 und
BAM 4) Ubereinstimmen. Im Vergleich der 3D und 2D ESZ Simulation ist die sehr gute
Deckung beider Kurven bis zur Zugfestigkeit des Duplexstahls bei ca. 20 % Dehnung zu
erkennen. Nach Beginn der Einschnirung differieren die Kurven des dreidimensionalen und
des zweidimensionalen Modells aufgrund der unterschiedlichen vorgegebenen wahren

100 BAM-Dissertationsreihe



4 Ergebnisse und Diskussion

Spannungs-Dehnungs-Kurven. Hier wurde versucht die Einschnirung im Fall der dreidi-
mensionalen Simulation realitdtsnah abzubilden.

Bei der Verwendung des ebenen Dehnungszustandes (EDZ und gEDZ) fallen die Span-
nungen im Modell héher aus im Vergleich zum realen Zugversuch. Im Fall der axialsymmet-
rischen Randbedingung ist eine bessere Ubereinstimmung zu erkennen. Der Abfall der
Kurve nach ca. 20 % Dehnung ist durch eine Einschniirung im numerischen Modell bedingt.
Jedoch ist die Rechnung aufgrund von Konvergenzproblemen vor dem Erreichen der fina-
len Verschiebung im Modell abgebrochen. Aus diesem Vergleich geht hervor, dass flr die
zweidimensionale Simulation der Spannungen und Dehnungen der ebene Spannungszu-
stand am geeignetsten erscheint, zumal die Abmessungen der Zugprobe in Dickenrichtung
im Vergleich zur Lange sehr klein sind. Auch fiir das Modell des Realgefliges ist die beste
Ubereinstimmung mit den experimentell ermittelten FlieRkurven unter Nutzung der Rand-
bedingung des ebenen Spannungszustandes (ESZ) zu finden, Abbildung 4.18. Im Fall des
ebenen Dehnungszustandes (EDZ) werden die Spannungen Ulberschatzt und fur die Axial-
symmetrie (Axi) unterschatzt.

Neben den Randbedingungen sind auch die vorgegebenen Werkstoffeigenschaften global
fur den Duplexstahl als auch auf der Mesoebene fiir die Phasen des Duplexstahls zu ber-
prifen. Dabei stand zunachst die korrekte Abbildung der makroskopischen Spannungs-
Dehnungs-Kurve bei Nutzung der phasenspezifischen Werkstoffeigenschaften im Vorder-
grund. Dazu sind mit den in Kapitel 3.2.3 vorgestellten Werkstoffeigenschaften der beiden
Falle Simulationen mit dem dreidimensionalen (3D) und zweidimensionalen (2D) Modell der
Zugprobe sowie mit dem Modell des Realgefiiges des Grundwerkstoffes (Meso) durchge-
fuhrt worden. Fir die 3D und 2D Simulation des Zugversuches wurde die jeweilige wahre
Spannungs-Dehnungs-Kurve des Duplexstahls als Eingabe genutzt, wobei fir die 3D Simu-
lation die identische Kurve wie fiir die 2D Simulation verwendet wurde. Daher tritt fir diese
Simulationen im 3D Modell keine Einschnirung auf und die Spannungs-Dehnungs-Kurve
zeigt keinen Abfall der Spannung nach Erreichen der Zugfestigkeit wie in Abbildung 4.17.

Im Fall des Modells des Realgefiiges kamen die entsprechenden Kurven der austenitischen
und ferritischen Phase zur Anwendung. Fur den Vergleich der resultierenden globalen
technischen Spannungs-Dehnungs-Kurven wurde das Modell des Realgefiiges wie eine
Zugprobe behandelt. Die globale Verschiebung zweier Eckknoten sowie die resultierende
globale Kraft wurden flr jeden Zeitschritt aufgezeichnet und wie zuvor beschrieben ausge-
wertet. Um den Einfluss der Gefligeorientierung auf das Spannungs-Dehnungs-Verhalten
zu untersuchen, wurde zudem jeweils ein Zugversuch langs und quer zur Gefiigeorientie-
rung fir beide dargestellten Falle simuliert. Die entsprechenden globalen technischen
Spannungs-Dehnungs-Kurven fiir beide Falle des phasenspezifischen Verhaltens sind in
Abbildung 4.19 und Abbildung 4.20 gezeigt. Fur alle zweidimensionalen Simulationen wur-
de der ebene Spannungszustand (ESZ) verwendet. Fiir das Modell des Realgefiiges wur-
den die in Kapitel 3.2.3 dargestellten Randbedingungen genutzt.
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Abbildung 4.19: Vergleich der numerisch und experimentell ermittelten technischen Spannungs-
Dehnungs-Kurven fiir den Fall 1 (F1)

900
o, —
‘>‘

700 \
g 600 7 \\\
= 74N
£ 500
2 \\
=}
§ 400 ———BAM 3
Q e BAM 4
v 300 —— 3D Zugprobe F2

200 e 2D Zugprobe F2

v Meso global F2 langs
100 = |\leso global F2 quer
0 0,05 0,1 0,15 0,2 0,25 0,3 0,35 0,4
Dehnung

Abbildung 4.20: Vergleich der numerisch und experimentell ermittelten technischen Spannungs-
Dehnungs-Kurven fiir den Fall 2 (F2)

Zu sehen ist die gute Ubereinstimmung der simulierten und experimentell ermittelten mak-
roskopischen Spannungs-Dehnungs-Kurven fiir beide Falle. Daher ist hier davon auszuge-
hen, dass auch die phasenspezifischen Spannungen und Dehnungen im Modell des
Realgefiiges mit dem ebenen Spannungszustand (ESZ) korrekt abgebildet werden. Des-
halb wird fir die weiteren Simulationen im zweidimensionalen Raum der ebene Span-
nungszustand angenommen. Bei Betrachtung der Spannungs-Dehnungs-Kurve fiir das
quer zur Gefligeorientierung gezogene Modell des Realgefliges (Abbildung 4.19, rote Kur-
ve) ist im ersten Fall zu erkennen, dass die plastische Verformung des Werkstoffes friher
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einsetzt. Dies ist bedingt durch die Orientierung des Gefliges. Im Fall der Belastung langs
der Orientierung des Gefliges wird die Last von der ferritischen Phase getragen, welche
mehr oder weniger gerade bzw. direkte Verbindungen von der rechten Seite zur linken
Seite des Modells hat. Die ferritische Phase hat eine héhere Dehngrenze. Im Fall der Be-
lastung quer zur Gefligeorientierung sind die Pfade durch austenitische Inseln unterbro-
chen. Daher wird hier die austenitische Phase starker belastet. Die schmalen ferritischen
Stege werden in diesem Fall einer Biegung unterzogen, was eine leichtere Verformung
dieser Bereiche ermdglicht. Daher ist ein friiheres FlieRen des Werkstoffes auch makrosko-
pisch sichtbar. Jedoch gleichen sich die Kurven mit zunehmender Belastung, d.h., auch die
ferritische Phase wird plastisch verformt, wieder an.

Die Abhangigkeit der mechanischen Eigenschaften des Duplexstahls von der Orientierung
des Gefliges sowie der Textur der Phasen ist bekannt und wurde von einigen Autoren [35—
41] bereits experimentell nachgewiesen. Fir die Belastung quer zur Walzrichtung werden
dabei die hochsten Festigkeitswerte aber auch geringsten Duktilitatswerte festgestellt. Dies
entspricht der simulierten Belastung langs der Gefligeorientierung. Der simulierte Fall der
Belastung quer zur Orientierung des Gefliges entsprache in der Realitat einer Belastung
normal zur Walzrichtung und wirde real eher selten auftreten. Dennoch ist die Abhangig-
keit auch hier zu erkennen.

Im Vergleich der beiden angenommenen Félle fir das phasenspezifische mechanische
Verhalten ist ersichtlich, dass im zweiten Fall die Belastung quer zur Orientierung des Ge-
fuges zu keinem makroskopisch sichtbaren friiheren Flielen des Werkstoffes fiihrt. In die-
sem Fall liegen die beiden Dehngrenzen der Phasen naher zusammen und die der
austenitischen Phase naher am makroskopischen Verhalten des Duplexstahls. Daher fangt
kurz nach dem Einsetzen der plastischen Verformung im Austenit auch die ferritische Pha-
se an zu flieRen und der Effekt des makroskopisch friheren FlieRens geht verloren. Aus
diesen Ergebnissen lasst sich vermuten, dass die anisotropen Werkstoffeigenschaften
makroskopisch nur dann sichtbar werden, wenn die Dehngrenzen der austenitischen und
ferritischen Phase stark voneinander differieren und auch deutlich von der makroskopi-
schen Dehngrenze des Duplexstahls abweichen. Jedoch spielt auch die Verfestigung der
einzelnen Phasen des Duplexstahls eine wichtige Rolle. Mit Beginn der plastischen Verfor-
mung in einer der beiden Phasen wird die Beanspruchung in der anderen Phase kurzzeitig
erhoht, bis auch diese anfangt sich plastisch zu verformen [57, 58, 67, 68]. Mit zunehmend
starkerer Verfestigung der zuerst flieRenden Phase des Duplexstahls, wie fiir den zweiten
simulierten Fall in der austenitischen Phase angenommen, wird auch die Beanspruchung in
der noch nicht plastisch verformten Phase des Werkstoffs erhéht. Dadurch werden in dieser
Phase schneller hohe Spannungen und Dehnungen erreicht und ein friiheres FlieRen der
vermeintlich festeren Phase ist méglich. Zudem nahern sich beide Kurven bis zur Uber-
schneidung dem makroskopischen Verhalten an. Das heil}t, durch die zunehmende Verfes-
tigung im Austenit wird hier eine zunehmend hohere Kraft fir die Verformung des Austenits
bendtigt und gleichzeitig eine héhere Last auf die ferritische Phase Ubertragen, was sich
insgesamt in einer hoheren makroskopischen Beanspruchung aufiert. Daher ist eine prazi-
se Aussage zum Einfluss des phasenspezifischen Verhaltens auf die makroskopischen
mechanischen Eigenschaften des Duplexstahls nur Uber eine Reihe von Versuchen und
numerischen Simulationen mit unterschiedlichen mechanischen Eigenschaften der Duplex-
phasen mdglich und bleibt zukinftigen Arbeiten vorbehalten. Zudem ist der Literatur auch
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zu entnehmen, dass die Eigenschaften innerhalb der Phasen eines Duplexstahls in Abhan-
gigkeit von der Legierungszusammensetzung, der Warmebehandlung und auch Kristallori-
entierung sowie KorngréRe stark variieren kdnnen (siehe Kapitel 2.1.1 und Kapitel 2.2).

Zusammenfassend bleibt festzuhalten, dass die makroskopischen Spannungen und Deh-
nungen uber die Annahme eines ebenen Spannungszustandes (ESZ) in den numerischen
Simulationen sehr gut abgebildet werden. Die Orientierung des Gefliges beeinflusst das
makroskopisch messbare Spannungs-Dehnungs-Verhalten. Jedoch ist dieser Einfluss
abhangig von den mechanischen Eigenschaften der austenitischen und ferritischen Phase
des Duplexstahls sowie deren Beschaffenheit und Orientierung im Duplexgeflige. Des
Weiteren ist festzuhalten, dass trotz des sehr unterschiedlichen mechanischen Verhaltens
der Phasen sehr @hnliche makroskopische Spannungs-Dehnungs-Kurven zu verzeichnen
sind. Das zeigt, dass uber die Analyse des makroskopischen Verhaltens des Duplexstahls
keinerlei Aussagen zum Verhalten der einzelnen Phasen getroffen werden kdnnen. Hier ist
immer eine phasenspezifische Analyse, z.B. mit Beugungsexperimenten, notwendig, um
die mechanischen Eigenschaften der austenitischen und ferritischen Phase zu charakteri-
sieren.

4.2.2 Phasenspezifisches mechanisches Verhalten des Duplexstahls

Wie bereits im vorherigen Kapitel gezeigt, lassen sich mit sehr unterschiedlichen phasen-
spezifischen mechanischen Eigenschaften gleiche makroskopische Spannungs-Dehnungs-
Verhalten erzeugen. Daher ist die Analyse der einzelnen Phasen und deren Eigenschaften
fur eine Beurteilung eines Duplexwerkstoffes hinsichtlich der Gefahr einer wasserstoffunter-
stlitzten Werkstoffschadigung unabdingbar, um prazise Aussagen treffen zu kénnen. Expe-
rimentell sind solche Analysen nur bedingt oder nur mit sehr hohem Aufwand realisierbar.
Hier bietet die Finite-Elemente-Methode geeignete Herangehensweisen zur Ermittlung des
phasenspezifischen Verhaltens und dessen Einfluss auf die makroskopischen Eigenschaf-
ten eines Werkstoffes. Deshalb soll im Folgenden naher auf die phasenspezifische Analyse
des mechanischen Verhaltens eingegangen werden.

4.2.2.1Phasenspezifische Spannungs-Dehnungs-Analyse im einfachen Modell

Zunachst wird anhand eines simplen numerischen Modells das phasenspezifische Span-
nungs-Dehnungs-Verhalten an zwei idealen Beispielen erldutert sowie die Anwendbarkeit
der Mischungsregel von Tamura et al. [50] gezeigt. Dazu wurde zunéachst ein einfaches
numerisches Modell mit einem Phasenverhaltnis von 50 % Austenit zu 50 % ©&-Ferrit ver-
wendet. Die Anordnung der beiden Phasen erfolgte in Anlehnung an das Modell von
Fischmeister und Karlsson (Abbildung 2.5, links) fiir eine Reihen- bzw. Parallelbelastung
des Duplexgefliges. Simuliert wurde mit den Randbedingungen und den beiden Fallen des
unterschiedlichen mechanischen Verhaltens der Phasen, wie sie in Kapitel 3.2.3 dargestellt
sind. Fur alle Simulationen wurde eine Verschiebung von 20 % auf das Mesomodell aufge-
pragt. Diese Verschiebung entspricht einer wahren Dehnung von ca. 18 % im Modell. Aus-
gewertet wurden die wahren Dehnungen und die wahren Spannungen. Die Berechnung der
makroskopischen wahren Spannungs-Dehnungs-Kurve (Duplex) erfolgte Uber die Mi-
schungsregel von Tamura et al. [50] unter Berucksichtigung der Phasenanteile. Da die
Mischungsregel nur fiir die Mittelwerte der einzelnen Komponenten der Spannungen und

104 BAM-Dissertationsreihe



4 Ergebnisse und Diskussion

Dehnungen in den Phasen exakte Ergebnisse liefert [68], wurden entsprechend nur die
jeweiligen Komponenten in Richtung der aufgebrachten Belastung ausgewertet. Die sich
ergebenden wahren Spannungs-Dehnungs-Kurven der einzelnen Phasen (Austenit und
o-Ferrit) und die berechneten makroskopischen Kurven (Duplex) sind fir beide Falle sowie
fur Reihen- bzw. Parallelbelastung in Abbildung 4.21 dargestellt.
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Abbildung 4.21: Vergleich der wahren Spannungs-Dehnungs-Kurven der Phasen sowie des berechne-
ten makroskopischen Verhaltens bei Reihen- und Parallelbelastung fiir beide Félle des phasenspezifi-
schen mechanischen Verhaltens

Die Kurven zeigen in beiden Féllen fiir die Parallelbelastung eine gute Ubereinstimmung
mit der Darstellung in Abbildung 2.5 (linkes Bild). Beide Phasen erfahren die gleiche Deh-
nung und das makroskopische Verhalten ergibt sich aus den Spannungen der einzelnen
Phasen bei gleicher Dehnung (Isodehnung) und den entsprechenden Volumenanteilen der
Phasen.

Im Fall der Reihenbelastung wird deutlich, dass die Kurven der Phasenspannungen in
Langsrichtung deutlich naher am makroskopischen Verhalten des Duplexstahls liegen. Wird
im Fall der Reihenbelastung das makroskopische Verhalten bei gleicher Spannung (Isos-
pannung) berechnet, so ergibt sich zwangsweise eine etwas geringere makroskopische
Spannung als bei der Parallelbelastung. Dieses Verhalten ist auch fir die beiden Grenzfélle
der Belastung (Reihe und Parallel) in der Arbeit von Fischmeister und Karlsson [68] be-
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schrieben. Jedoch kann dieses Verhalten nur fiir den ersten Fall (keine Uberschneidung
der FlieRkurven der Phasen, F1) beobachtet werden, Abbildung 4.22. Fur den zweiten Fall
(F2) des mechanischen Verhaltens der Phasen geht dieser Effekt verloren. Dies liegt wahr-
scheinlich an der geringeren Differenz der Dehngrenzen sowie der Uberschneidung der
Kurven und dem damit verbundenen Wechsel zwischen weicher und fester Phase, wie
bereits im Kapitel 4.2.1 beschrieben. Eine prinzipielle Aussage hierzu ist jedoch nicht még-
lich, da in den Arbeiten [68] als auch [67] keine Uberschneidung der phasenspezifischen
Spannungs-Dehnungs-Kurven betrachtet wurde und daher auch kein Modell fiir einen Ver-
gleich vorhanden ist. In der jlingeren Literatur werden solche einfachen Betrachtungen von
Grenzféllen nicht durchgefiihrt bzw. wird immer das Verhalten des Realgefliges analysiert.
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Abbildung 4.22: Vergleich der berechneten makroskopischen Spannungs-Dehnungs-Kurven beider
Félle des phasenspezifischen mechanischen Verhaltens fiir Reihen- und Parallelbelastung des zwei-
phasigen Gefliges

In der Arbeit von Fischmeister und Karlsson [68] sowie Cho und Gurland [67] wurde die
Mischungsregel von Tamura et al. [50] bereits erfolgreich auf reale zweiphasige Gefiige
angewendet. In Realgefiigen ergeben sich fiir die Berechnung der makroskopischen Span-
nungen und Dehnungen Verbindungslinien zwischen den Kurven der Phasen (siehe Abbil-
dung 2.5 rechts), welche mit zunehmender makroskopischer Beanspruchung flacher
werden. Fischmeister und Karlsson [68] erklaren dies mit der immer starkeren und bevor-
zugten Dehnung der weicheren Phase des Werkstoffes. Abhangig ist der Anstieg der Ver-
bindungslinien vom Verhaltnis der Dehnung sowie den Spannungs-Dehnungs-Kurven der
beiden Phasen. Cho und Gurland [67] bemerken dazu, dass die Festigkeit der harteren
Phase einen entscheidenden Beitrag zur Gesamtfestigkeit leistet. In Abhangigkeit vom
Verhaltnis der FlieRgrenzen der Phasen bzw. je grofker der Unterschied der FlieRgrenzen
der Phasen ist, desto groRer ist die Last, die von der festeren der beiden Phasen getragen
wird. FiUr einen auf kugligen Zementit geglihten Stahl mit rund 17 % Zementit tragt diese
Phase ca. 24 % der Last. Im Fall des Duplexstahls, also kleinerem Verhaltnis der Fliefl3-
grenzen, ist die Lastverteilung der Phasen ahnlich der Volumenanteile dieser im Geflige.
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Hier tragt die ferritische Phase, welche 60 % des Geflges ausmacht, rund 64 % der Ge-
samtlast, erklaren die Autoren [67].

Unter Berucksichtigung der Betrachtungen beider Autorenteams [67, 68] ist zu bemerken,
dass fir die numerische Simulation der erste Fall der Spannungs-Dehnungs-Kurven (keine
Uberschneidung der FlieRkurven der Phasen) zunachst sinnvoller erscheint. Nur in diesem
Fall werden bei Reihenbelastung in der austenitischen Phase des Duplexstahls hdhere
Dehnungen als in der ferritischen Phase erreicht, wie der Abbildung 4.21b zu entnehmen
ist. Jedoch ist die Beanspruchung der festeren ferritischen Phase in diesem Fall geringer.
Fir den zweiten simulierten Fall des phasenspezifischen mechanischen Verhaltens ist die
erreichte Dehnung als auch die Spannung am Ende der Belastung des Modells in der ferri-
tischen Phase weitaus hdéher als in der austenitischen Phase, Abbildung 4.23. Wie bereits
im Kapitel 2.2 erlautert, wird die austenitische Phase immer mit einer grofReren (plasti-
schen) Verformung assoziiert, was auch in Experimenten bestatigt wird. Daher erscheint
der erste Fall des phasenspezifischen mechanischen Verhaltens als sinnvoller. Jedoch
stellen die hier gewahlten Beispiele Grenzfélle der Beanspruchung eines zweiphasigen
Gefliges dar. In einem Realgefiige wird immer eine Mischung dieser beiden Grenzfalle
auftreten, solange keine stark gerichtete Anordnung sowie scharfe Abgrenzung der Phasen
im Gefiige vorliegt. In diesem Zusammenhang bleibt zu Gberprifen, wie sich die Spannun-
gen und Dehnungen im Modell des Realgefiiges verhalten. Generell wird in der Literatur
aber immer eine Abhangigkeit der mechanischen Kennwerte von der Walzrichtung und
somit von der Orientierung der austenitischen und ferritischen Phase festgestellt, Kapi-
tel 2.1.1 und Kapitel 2.2. Diese Feststellungen deuten zudem darauf hin, dass die ange-
nommenen phasenspezifischen Eigenschaften des ersten Falls das reale Verhalten im
Duplexstahl besser abbilden.
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Abbildung 4.23: Detail der wahren Spannungs-Dehnungs-Kurven der Phasen sowie des berechneten
makroskopischen Verhaltens bei Reihenbelastung fiir Fall 2 (Detail aus Abbildung 4.21d)
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Zusammenfassend bleibt festzuhalten, dass sich mit unterschiedlichen mechanischen Ei-
genschaften der Phasen des Duplexstahls gleiche makroskopische Spannungs-Dehnungs-
Kurven erzeugen lassen. Deshalb ist ein Rickschluss vom makroskopischen Verhalten des
Werkstoffes auf das phasenspezifische Verhalten nicht mdéglich. Fir genaue Aussagen
bezuglich einer wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung ist daher immer das phasen-
spezifische Verhalten zu analysieren. Unter Nutzung eines einfachen und abgesicherten
Modells kann die Giiltigkeit der Mischungsregel nach Tamura et al. [50] zur Berechnung der
makroskopischen Spannungen und Dehnungen aus dem phasenspezifischen Spannungs-
Dehnungs-Verhalten bestatigt werden. Daher wird die Mischungsregel auch fir die weitere
Berechnung des makroskopischen Verhaltens des Duplexstahls fiir das Modell des Realge-
flges verwendet.

4.2.2.2Phasenspezifische Spannungs-Dehnungs-Analyse im Modell des Realgefiiges

Die zuvor betrachteten numerischen Simulationen stellen zwei Grenzfalle der Beanspru-
chung eines zweiphasigen Gefliges dar. In der Realitat tritt in einem Duplexgefliige keine
reine Parallel- oder Reihenbelastung auf, sondern immer eine Mischung aus beiden Grenz-
fallen. Daher soll in diesem Abschnitt kurz auf die phasenspezifische Spannungs-
Dehnungs-Analyse im Modell des Realgefiiges eingegangen werden. Fir die Ermittlung der
phasenspezifischen Spannungen und Dehnungen wurde im Modell des Duplexgefliges
eine Verschiebung von 20 % der Ausgangslange (0,1 mm) langs der Gefiigeorientierung
aufgepragt. Ausgewertet wurden die Spannungen und Dehnungen in Belastungsrichtung
(x-Richtung) als auch die Vergleichsdehnungen und Vergleichsspannungen nach von Mi-
ses in der austenitischen (Austenit) und ferritischen Phase (Ferrit). Uber die Mischungsre-
gel von Tamura et al. [50] und den Volumenanteilen der Phasen (siehe Tabelle 3.2) wurden
die entsprechenden makroskopischen Spannungs-Dehnungs-Kurven des Duplexstahls
(Duplex und Duplex Mises) berechnet. Die resultierenden Werte der Phasen aus dem nu-
merischen Modell entsprechen den wahren Spannungen bzw. wahren Dehnungen. Daher
wurde die globale technische Spannungs-Dehnungs-Kurve des Mesomodells (Meso global)
mit Hilfe von Gleichung (3.3) und Gleichung (3.4) in die wahre Spannungs-Dehnungs-Kurve
umgerechnet. AuRerdem wurden die experimentell ermittelten Spannungs-Dehnungs-
Kurven umgerechnet und zusammen mit den Kurven fir den Fall 1 in Abbildung 4.24 und
fur den Fall 2 in Abbildung 4.25 dargestellt.

Die Kurven sind zur Ubersichtlichkeit auf die makroskopische wahre Dehnung bei Zugfes-
tigkeit des Duplexstahls begrenzt. Zumal nach Erreichen der Zugfestigkeit des Werkstoffes
keine héheren Krafte fir ein Versagen des Duplexstahls mehr nétig waren. Zudem lasst
sich eine Einschnirung im Modell des Realgefliiges nicht darstellen bzw. ware dies mit
starken Konvergenzproblemen verbunden. Deshalb ist die Simulation einer Einschniirung
im Modell nicht vorgesehen. Aus den Diagrammen in der Abbildung 4.24 und Abbildung
4.25 ist zu erkennen, dass die numerische Simulation mit dem Modell des Realgefliges
ahnliche Ergebnisse liefert wie das einfache Modell in Kapitel 4.2.2.1, Abbildung
4.21Abbildung 4.21. Im Vergleich ist jedoch gut zu erkennen, dass das Modell des Realge-
fuges einen Mix der beiden Grenzfélle zeigt.
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Abbildung 4.25: Numerisch ermittelte wahre Spannungs-Dehnungs-Kurven der Phasen und resultie-
rende makroskopische FlieBkurve des Duplexstahls fiir Fall 2 (F2), Modell des Realgefiiges

Fir den Fall 1 der Werkstoffkennwerte ergibt sich eine weniger stake Differenz der phasen-
spezifischen Dehnungen am Ende der Belastung als im Fall der Reihenbelastung des ein-
fachen Modells (siehe Abbildung 4.21b). Jedoch ist die Differenz der Spannungen in den
Phasen groRer. Fir den zweiten simulierten Fall der Werkstoffkennwerte ist zu sehen, dass
die ferritische Phase bei diesem Werkstoffverhalten die hoheren Dehnungswerte erreicht.
Dies resultiert aus der starken Verfestigung des Austenits, was zu einer héheren Beanspru-
chung des Ferrits flihrt. Wie bereits beschrieben, weisen die Autoren von [67] und [68]
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darauf hin, dass fur ein zweiphasiges Geflige die weichere Phase immer starker verformt
wird und die hartere Phase héhere Spannungen erfahrt. Diese Aussage wird auch in bei-
den Fallen der hier durchgefiihrten Simulationen bestatigt.

Hinsichtlich einer wasserstoffunterstitzten Werkstoffschadigung wirde das phasenspezifi-
sche mechanische Verhalten im zweiten Fall (Abbildung 4.25) bedeuten, dass bei héherer
Beanspruchung ein héheres Risiko fir eine Rissbildung resultiert, da sich hier makrosko-
pisch eine hdhere Dehnung bzw. eine héhere plastische Verformung im &-Ferrit ergibt. Der
Austenit hingegen hat in diesem Fall die geringere Verformung erfahren.

Die dargestellten Wertepaare der phasenspezifischen Spannungen und Dehnungen repra-
sentieren nur den Mittelwert der in der jeweiligen Phase vorliegenden Beanspruchung.
Dennoch verkdrpern sie auch die makroskopischen BeanspruchungsgrofRen des
Duplexstahls. Die Autoren von [68] beschreiben zudem, dass in den Phasen nur der devia-
torische Anteil der Spannungskomponenten die Verformung des Werkstoffes beeinflusst.
Die hydrostatischen Spannungen haben keinen Einfluss auf die Verformung. In realen
mehrphasigen Gefligen, so die Autoren, wird es 6rtliche Schwankungen geben, welche auf
die Vergleichsspannung einen anderen Einfluss haben als auf die Spannungskomponenten
selbst.

Fir die Dehnungen gilt Ahnliches, berichten Fischmeister und Karlsson [68]. Auch hier
wirde eine negative Dehnung in der Berechnung der Vergleichsdehnung nur einen positi-
ven Beitrag leisten und eine Aussage zur effektiven Dehnung, welche die Verfestigung
beeinflusst, ist ohne Betrachtung der einzelnen Dehnungskomponenten nicht mdglich.
Deshalb ist die Mischungsregel von Tamura et al. [50] auch nur fur die Mittelwerte der je-
weiligen richtungsabhangigen Komponenten der Spannungen und Dehnungen in den Pha-
sen gultig.

Fir einen Vergleich wurden neben den Kurven aus der Komponente der Belastungsrich-
tung (x-Richtung), auch die ermittelten Kurven fir die Vergleichsspannung und Ver-
gleichsdehnung dargestellt. Zu sehen ist, dass die jeweiligen Spannungs-Dehnungs-Kurven
nach von Mises und die jeweiligen Spannungs-Dehnungs-Kurven der x-Komponente nahe-
zu identisch sind. Dies resultiert aus der Beanspruchung des Gefliges in nur einer Rich-
tung, also langs der Gefligeorientierung. Die sich ergebende Komponente quer zur
Orientierung des Gefiiges hat in diesem Fall kaum einen Einfluss auf die Verformung des
Werkstoffes.

Im Vergleich der aus den Phasenspannungen und Phasendehnungen berechneten makro-
skopischen Kurven und den experimentell ermittelten Kurven ist eine gute Ubereinstim-
mung festzustellen. Daher wird davon ausgegangen, dass die numerische Simulation das
phasenspezifische mechanische Verhalten im Duplexstahl sehr gut abbildet. Da die Kurven
der Vergleichsspannungen und Vergleichsdehnungen maRgeblich lber die Beanspru-
chungskomponente in x-Richtung bestimmt wird, kann in diesem Fall auch die Mischungs-
regel von Tamura et al. [50] fir die Berechnung des makroskopischen Verhaltens
verwendet werden.

Aus den Ergebnissen lasst sich ableiten, dass das Modell des Realgefiiges das phasen-
spezifische sowie das makroskopische Verhalten des Duplexstahls sehr gut abbilden kann
und die makroskopischen Kurven sehr gut mit den experimentell ermittelten Kurven Uber-
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einstimmen. Fur den hier simulierten Fall der Beanspruchung des Realgefliges ist die
Spannungs-Dehnungs-Komponente in Belastungsrichtung entscheidend fir die Verformung
des Gefiiges. Die Feststellungen, dass die weichere Phase immer bevorzugt gedehnt und
die festere Phase hdher belastet wird [67, 68], kann fir die durchgefuhrten Simulationen fir
beide Falle des Werkstoffverhaltens bestatigt werden. Im Vergleich der beiden Félle des
Werkstoffverhaltens erscheint nur der erste Fall (keine Uberschneidung der FlieRkurven)
als sinnvoll, da nur in diesem Fall die austenitische Phase die héheren Dehnungen erfahrt.
Der zweite Fall der Werkstoffkennwerte ist hinsichtlich einer wasserstoffunterstiitzten Werk-
stoffschadigung bei hoherer Beanspruchung des Gefiiges als kritischer einzustufen, da hier
die ferritische Phase bevorzugt plastisch verformt wird. Experimentell wird zumeist jedoch
fur die austenitische Phase eine gréRere Verformung (Dehnung) festgestellt, die in diesem
Fall nicht auftreten wiirde. Aus diesen Griinden sollen fiir weitere Betrachtungen zur Riss-
simulation die phasenspezifischen Werkstoffkennwerte des ersten Falls als Grundlage
dienen.

4.2.3 Phasenspannungen und -dehnungen aus makroskopischer Beanspru-
chung

Die bisher ausgewerteten Spannungen und Dehnungen stellen nur Mittelwerte der in den
Phasen real vorliegenden Werte dar und eine Aussage (ber eine risskritische Beanspru-
chung im Duplexgefuge ist nur eingeschrankt moglich. Bedingt durch die Form, Anordnung
und Orientierung der Phasen im Gefiige kdnnen sich lokal sehr hohe Beanspruchungsspit-
zen ergeben, wie es bereits von Johansson et al. [36] fur ein Duplexgeflige gezeigt wurde,
Abbildung 2.8. Diese sehr hohen lokalen Spannungen und Dehnungen sind dann letztend-
lich fir eine Rissinitierung im Gefiige entscheidend. Zur Analyse der Verteilung der Span-
nungen und Dehnungen im Duplexgefiige sowie fur die Lokalisierung risskritischer
Bereiche ist eine getrennte Betrachtung der Phasen notwendig. Um die phasenspezifische
Reaktion des Duplexwerkstoffes auf eine makroskopische Beanspruchung des Werkstoffes
zu ermitteln, wurde die makroskopische Beanspruchung der Zugprobe auf das Modell des
Realgefiiges ibertragen, wie in Kapitel 3.2.3 beschrieben. Zudem ist so ein Vergleich zwi-
schen dem makroskopischen und dem phasenspezifischen Verhalten mdéglich und die
Ubertragbarkeit der Ergebnisse ist gegeben.

Zunachst wurde ein Zugversuch mit der zweidimensionalen Zugprobe simuliert, um die
resultierenden Verschiebungen im Messbereich der Zugprobe aufzunehmen. Fur die Simu-
lation wurde eine globale Verschiebung von 10 % (10 mm) innerhalb von 100 s auf die
Zugprobe (100 mm) aufgepragt. Daraus resultieren eine globale Dehngeschwindigkeit von
0,1 mm-s™ und eine Dehnrate von 0,0025 s™ im Priifoereich der Zugprobe. Fir die Ermitt-
lung der Verschiebungen wurde ein Element in der Mitte der Zugprobe ausgewahit und die
Verschiebungen aller vier Eckknoten in x- und y-Richtung flir jeden Zeitschritt von 0,1 s
aufgezeichnet. Die makroskopische Dehnung der Zugprobe von 10 % ergibt im Prifbereich
eine globale Verschiebung im Element von rund 0,0231 mm in x-Richtung (Belastungsrich-
tung). Mit der Ausgangslange des Elements quadratischer Flache von 0,1 mm ergibt sich
daraus eine lokale Dehnung im Prifbereich von 23,1 %. Nach 86,7 Sekunden und einer
makroskopischen Dehnung von 8,67 % ist im Prifbereich und global fur das Element be-
reits die makroskopische Dehnung bei Zugfestigkeit des Duplexstahls von 20 % erreicht.
Diese Werte und die Zeiten korrespondieren gut mit den experimentell aufgezeichneten
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Werten. In Abbildung 4.26 ist die simulierte Verteilung der resultierenden wahren Ver-
gleichsspannungen in den Phasen des Duplexstahls fur die makroskopischen Verschie-
bungen der Zugprobe von 0,29 %, 2,23 % und 8,67 % der Ausgangslange fur beide Falle
des Werkstoffverhaltens dargestellt. Die makroskopischen Verschiebungen resultieren in
einer globalen Dehnung des Mesomodells von 0,5 %, 5 % und 20 %. Der Punkt 0,5 % liegt
vor und der Punkt 5 % nach der Uberschneidung der phasenspezifischen FlieBkurven im
zweiten Fall. Zum Vergleich sind jeweils die in der Zugprobe vorliegenden wahren Ver-
gleichsspannungen in der gleichen Skalierung der Farbkontur dargestellt. Die Zugproben-
kopfe sind grau, d.h. in diesem Fall, dass die Spannungen in diesem Bereich unterhalb der
kleinsten Spannung des in der farbigen Skala angegebenen Intervalls liegen.

Bedingt durch die makroskopische Verlangerung der Probe resultiert mit zunehmender
Belastung eine Verlangerung des Modells des Realgefliges in Belastungsrichtung sowie
eine Stauchung quer zur Belastungsrichtung. Durch die gleiche Skalierung der Bilder in
Bezug zur Ausgangsgrofie ergibt sich somit ein kleineres Abbild des Modells mit zuneh-
mender Belastung.

Bei Betrachtung der aus makroskopischer Belastung resultierenden Spannungen in Abbil-
dung 4.26 ist zu sehen, dass das Intervall der Spannungen fiir den ersten Fall des ange-
nommenen Werkstoffverhaltens groRer ist als im zweiten Fall. Dieser Unterschied resultiert
aus der Differenz der phasenspezifischen FlieBkurven zueinander und zur makroskopi-
schen FlieBkurve des Duplexstahls. Im Vergleich der Spannungen fiir eine globale Deh-
nung von 0,5 % des Modells ist zu sehen, dass in beiden Fallen im &-Ferrit eine hdhere
Beanspruchung zu verzeichnen ist als im Austenit. Dabei liegt die héchste Beanspruchung
fur den ersten Fall in der ferritischen Phase in Bereichen schmaler ferritischer Stege, die
von groReren austenitischen Bereichen umsaumt sind.

Im zweiten simulierten Fall sind die Spannungen in der ferritischen Phase etwas gleichma-
Riger in der Phase verteilt. Bei 5 % globaler Dehnung des Modells des Realgefliges
(Abbildung 4.26c und Abbildung 4.26d) ist im zweiten Fall der Wechsel zwischen weicher
und fester Phase bereits erfolgt. Daraus resultiert im Modell ein Lastwechsel und die auste-
nitische Phase tragt jetzt héhere Spannungen. Mit zunehmender globaler Dehnung im
Modell des Realgefiiges auf 20 % steigen die Spannungen in beiden Phasen zunehmend
an, wobei im ersten Fall die ferritische Phase die hochsten Spannungen aufweist. Im zwei-
ten simulierten Fall trégt der Austenit diese Last, aber auch im 8-Ferrit liegen hohe Span-
nungen nahe der makroskopischen wahren Zugfestigkeit des Duplexstahls von circa
900 MPa vor.
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Interessanter ist jedoch die Betrachtung der zugehérigen phasenspezifischen wahren Deh-
nungen in Abbildung 4.27, da diese primar, ob mit oder ohne Einfluss der schadigenden
Wirkung von Wasserstoff, fur eine Werkstoffschadigung entscheidend sind. Qualitativ ver-
halt sich die Verteilung der wahren Dehnungen in den Phasen des Duplexstahls dhnlich wie
die Spannungen, jedoch gibt es hier kleine interessante Unterschiede. Auch die Intervalle
der vorliegenden Dehnungen im Geflige sind fir den ersten simulierten Fall des Werk-
stoffverhaltens groRer. Die Ursache dafir liegt in der Differenz der FlieBkurven als auch am
Verfestigungsverhalten der Phasen. Mit zunehmender Beanspruchung des Gefiliges wird
die weichere Phase des Werkstoffes bevorzugt gedehnt. Da hier kein Wechsel des Verfes-
tigungsverhaltens auftritt, hat die austenitische Phase kurz nach Beginn der plastischen
Verformung beider Phasen bereits eine héhere plastische Dehnung als die ferritische Pha-
se. Im zweiten simulierten Fall wird auch zunachst die austenitische Phase bevorzugt plas-
tisch verformt. Jedoch andert sich dies nach Uberschneidung der FlieRkurven und die
ferritische Phase nimmt dann die grof3ere Verformung auf.

Fir eine globale Beanspruchung des Modells des Realgefiiges von 0,5 % Dehnung korre-
liert die Verteilung der Dehnung noch sehr gut mit den vorliegenden Spannungen im Gefi-
ge. In den Bereichen hoher Dehnungen in der jeweiligen Phase sind auch die héchsten
Spannungen zu finden. Umgekehrt sind kleinere Spannungen in Bereichen geringerer
Dehnung im Geflige auszumachen. Dieses Verhalten resultiert aus der noch sehr geringen
plastischen Verformung im gesamten Geflige bei dieser Beanspruchung. Dennoch sind in
beiden Fallen lokal sehr hohe Dehnungen vorhanden. Im ersten Fall in Héhe von circa 3 %
und im zweiten Fall in Héhe von circa 1 %. In beiden Fallen liegen die Dehnungsspitzen in
der austenitischen Phase vor, da diese in beiden Fallen eine geringere FlieRgrenze besitzt
und bereits teilweise plastisch verformt wurde. Die hdchste Verformung erfolgt in den
schmalen Bereichen der Ubergénge zwischen den austenitischen Inseln.

Bei einer globalen Dehnung von 5 % sind die héchsten Dehnungen ebenfalls in der auste-
nitischen Phase zu finden, da diese schon starker verformt wurde. Aber auch in den schma-
len ferritischen Bereichen langs der Belastungsrichtung liegen bereits hohe Dehnungen vor,
Abbildung 4.27c und Abbildung 4.27d. Fur den zweiten simulierten Fall ist in Abbildung
4.27d zu sehen, dass sich im Geflige in bevorzugten Bereichen und in einer bevorzugten
Orientierung zur Belastungsrichtung (in einem Winkel von 45°) hohe Dehnungen ausbilden.
Diese Scherbandbildung wurde auch in den numerischen Simulationen von Sun et al. [203]
fir einen martensitisch-ferritischen Stahl festgestellt. Die Autoren finden eine gute Uberein-
stimmung dieser lokalen Scherbander mit dem spateren duktilen Versagensmodus im Ex-
periment.

Auch Weber [207] kann eine solche Verteilung des in dieser Arbeit genutzten Schadi-
gungsparameters feststellen, wobei der Schadigungsparameter in erster Linie von der ak-
kumulierten plastischen Dehnung im Gefiige abhangt. Zudem lasst sich eine Abhangigkeit
der Verteilung dieser hohen plastischen Dehnungen von der Anordnung der harteren Teil-
chen in der weichen Matrix erkennen [207]. In Bereichen von Anhaufungen kleiner harter
Teilchen in der Matrix tritt diese Scherbandbildung bevorzugt auf, so der Autor. Entlang
dieser Scherbander traten in der Simulation von Weber [207] die Werkstoffschadigungen
auf. Fur den ersten Fall der in dieser Arbeit angenommenen phasenspezifischen Flief3kur-
ven lasst sich ein dhnliches Verhalten erkennen, jedoch sind die Dehnungen weniger stark
lokalisiert, Abbildung 4.27c.
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Fir eine globale Dehnung des Modells des Realgefiiges von 20 % ist im ersten Fall
(Abbildung 4.27e) zu erkennen, dass sich die Orte der héchsten Beanspruchung im Gefiige
mit zunehmender Belastung nicht verandert haben. Im linken oberen Bereich des Modells
des Realgeflges zum Beispiel, liegen hohe Dehnungen in den schmalen ferritischen Ste-
gen zwischen 24 % bis 29 % vor. Die hochsten plastischen Verformungen sind in sehr
schmalen austenitischen Bereichen zu finden. Im Durchschnitt sind die Dehnungen im
Austenit bei dieser globalen Belastung héher als im Ferrit (siehe Abbildung 4.24). Fir den
zweiten angenommenen Fall ergibt sich eine genau umgekehrte Verteilung der Bereiche
hdchster und geringster Beanspruchung im Gefiige. Dort, wo im ersten Fall im Austenit und
o-Ferrit die hdchste Dehnung vorlag sind jetzt die geringsten Dehnungen zu finden und
umgekehrt fir Bereiche geringerer Beanspruchung. Deutlich wird der Wechsel der Bean-
spruchung im Gefiige bei Betrachtung der wahren Dehnungen und Spannungen fiir Fall 1
und Fall 2 im Vergleich entlang des in Abbildung 4.27e dargestellten Pfades im Modell des
Realgefliges, Abbildung 4.28 und Abbildung 4.29.

Die Auswertung entlang des Pfades im Modell Iasst erkennen, dass fiir Fall 1 die héchsten
Dehnungen in der austenitischen Phase vorliegen, Abbildung 4.28. Fir den zweiten Fall
stellt sich im Geflige ein qualitativ spiegelbildlicher Verlauf der Dehnungen ein. Im Mittel
sind die Dehnungen entlang dieses Pfades aber identisch, da die gleiche makroskopische
Verschiebung wirksam ist. Anders sieht dies fur die Spannungen in den Phasen aus, Abbil-
dung 4.29. Hier ergibt sich fir den zweiten Fall ein etwas hoherer Mittelwert als im ersten
Fall. Der Pfad im Modell des Realgefiiges stellt jedoch nur einen qualitativen Ausschnitt des
phasenspezifischen Verhaltens aus dem Duplexgeflige mit circa 60 % Austenit und 40 % ©-
Ferrit dar. Bedingt durch den Wechsel der Festigkeit der Phasen trégt im zweiten Fall die
austenitische Phase bei dieser globalen Beanspruchung die hdheren Lasten bzw. Span-
nungen. Daher ergibt sich im Vergleich auch ein etwas hoherer Mittelwert fiir die Spannun-
gen als im ersten Fall. Hier tragt die ferritische Phase die hohere Last, geht aber nur mit ca.
40 % in den Mittelwert ein.

Im Vergleich ist also ein Wechsel des Ortes der hdchsten Beanspruchung (Dehnung) im
Geflige festzustellen und somit wiirde sich auch eine Veranderung des Ortes einer maogli-
chen Werkstoffschadigung ergeben. Da die Betrachtung der Spannungen und Dehnungen
entlang eines Pfades aber nur einen kleinen Ausschnitt aus dem phasenspezifischen ver-
halten reprasentieren, lassen sich keine ganzheitlichen Aussagen zum Verhalten der Pha-
sen ableiten. Durch die Betrachtung der gesamten austenitischen bzw. ferritischen Phase
lassen sich eher Aussagen zum phasenspezifischen Verhalten und zu risskritischen Berei-
chen im Gefiige formulieren. Dazu sind in Abbildung 4.30 die wahren Vergleichsspannun-
gen und -dehnungen bei 20 % globaler Dehnung fiir beide Phasen einzeln dargestellt.

Fir beide Falle ist ersichtlich, dass die Dehnungen in der austenitischen oder ferritischen
Phase des Werkstoffes sehr gut mit den jeweiligen Spannungen korrelieren. Im Austenit
ergeben sich im ersten Fall des Werkstoffverhaltens (linke Bildreihe) jedoch weitaus héhere
Dehnungen sowie héhere Spannungen als fir den zweiten Fall. Die hohen Dehnungen
resultieren aus der bevorzugten Verformung der weicheren Phase des Gefliges und sind in
den sehr schmalen austenitischen Bereichen vorzufinden, die sich senkrecht zur Belas-
tungsrichtung erstrecken.
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Die ferritische Phase verhalt sich sehr dhnlich, jedoch treten im zweiten Fall des Werk-
stoffverhaltens hohe Beanspruchungen sehr lokal in der Phase auf. Hinsichtlich einer mog-
lichen Werkstofftrennung erscheint dieser Fall zunachst als weitaus kritischer, da sehr hohe
Dehnungen im &-Ferrit erreicht werden, sogar leicht héhere Spitzenwerte als in der duktile-
ren austenitischen Phase. Jedoch lasst sich bei genauer Betrachtung der Dehnungsvertei-
lung fir Fall 1 feststellen, dass hier hdhere Dehnungen im Geflige vorliegen. Diese sind
aber Uber gréRere Bereiche in der ferritischen Phase verteilt. Die héchste Dehnung von
rund 38 % ist dabei in einem sehr schmalen ferritischen Steg am rechten Rand des Mo-
dells, im oberen Drittel der unteren Halfte zu finden.

Die Dehnungen in der restlichen ferritischen Phase liegen vermehrt im Bereich zwischen
16 % bis 29 %, genauso hoch wie fiir den zweiten simulierten Fall des Werkstoffverhaltens.
Im Fall 1 treten die hohen Dehnungen vermehrt in schmalen ferritischen Bereichen, die
langs der Belastungsrichtung orientiert sind auf. In den schmalen Stegen senkrecht zur
Belastungsrichtung sind die geringsten Dehnungen zu finden. Die ferritischen Bereiche sind
zumeist auf geraden Wegen von der linken Seite des Modells zur rechten Seite verbunden
und lassen sich mit Zugproben vergleichen. Die schmalen Stege stellen dabei den taillier-
ten Bereich der Zugprobe dar. Diese sind von der sehr duktilen und nachgiebigen austeniti-
schen Phase umsdumt. Der Kraftfluss wird in diesen Bereichen konzentriert und der
Werkstoff entsprechend hoch beansprucht. Je schmaler die Stege, also je starker die Tail-
lierung, desto hdher die Beanspruchung. Im Fall der senkrecht zur Belastungsrichtung
liegenden ferritischen Stege wird der taillierte Bereich durch die Verformung der weicheren
austenitischen Phase vor und hinter dem Steg entlastet. Daher tritt in diesen Bereichen nur
eine geringe Beanspruchung auf. Im zweiten Fall der angenommenen phasenspezifischen
FlieBkurven ist der Austenit mit zunehmender Beanspruchung die festere Phase und der
O-Ferrit Iasst sich leichter verformen. Daher entsteht hier genau der umgekehrte Effekt fiir
die phasenspezifische Beanspruchung des Gefiiges. Aufgrund der Orientierung des Gefii-
ges und die hier simulierte Belastung langs der Orientierung ergeben sich daher fir Fall 2
,hot spots” der Beanspruchung in der risskritischen ferritischen Phase und fiir den Fall 1 ist
die Beanspruchung auf grof3ere Bereiche im Geflige verteilt.

Ahnliche Ergebnisse wurden auch in der Arbeit von Johansson et al. [36] fiir einen Duplex-
stahl erzielt. In den numerischen Simulationen der Autoren zur Verteilung der Phasenspan-
nungen wurden eine hohere Flielgrenze und ein starkeres Verfestigungsverhalten in der
austenitischen Phase angenommen. Die festere Phase wies auch hier die hoheren Span-
nungen auf, welche in taillierten Bereichen langs der Belastungsrichtung lokalisiert waren.
In der weicheren Phase, in diesem Fall der &-Ferrit, wurde insgesamt ein geringeres Span-
nungsniveau festgestellt. Die Beanspruchungsspitzen lagen in schmalen Stegen quer
(senkrecht) zur Belastungsrichtung, wie es auch in der eigenen Simulation fiir die weichere
Phase festgestellt wurde. Die erzielten Ergebnisse korrelieren sehr gut mit den theoreti-
schen und numerischen Betrachtungen in Kapitel 2.2 und Kapitel 2.4.

Hinsichtlich einer Werkstoffschadigung sind beide Werkstoffverhalten als kritisch einzustu-
fen, da in beiden Fallen ahnlich hohe Dehnungen in der ferritischen Phase entstehen. Unter
Berlicksichtigung der Risscharakteristik solcher Geflige (Kapitel 2.3.3) ist der zweite ange-
nommene Fall bei héherer Beanspruchung des Gefiiges als kritischer einzustufen. Entsteht
eine Werkstofftrennung in Bereichen hoher lokaler Dehnungen und schreitet senkrecht zur
Belastungsrichtung fort, so wird im zweiten Fall ein groRerer Werkstoffbereich in der ferriti-

119



4 Ergebnisse und Diskussion

schen Phase geschadigt, bevor der Riss im Austenit arretieren kann. Denn hier liegen dann
groRRe ferritische Regionen vor und hinter der entstandenen Werkstofftrennung senkrecht
zur Belastungsrichtung, in denen der Riss fortschreiten kann. Im ersten angenommenen
Fall des Werkstoffverhaltens sind diese Bereiche schmaler und von gro3en austenitischen
Inseln umsaumt. Dennoch besteht auch hier die Méglichkeit der Arretierung des Risses.
Festzustellen bleibt, dass wenn die ferritische Phase die festere Gefligephase im Duplex-
stahl ist (Fall 1), schmale taillierte Bereiche langs der Belastungsrichtung als risskritische
Zonen zu betrachten sind. Ist die ferritische Phase weicher als der Austenit oder kommt es
zu einem Wechsel des mechanischen Verhaltens (Fall 2), dann stellen die taillierten Berei-
che senkrecht zur Belastungsrichtung Orte fiir eine mogliche Rissinitiierung dar. Fir die
Risssimulation wird, gleichwohl der vorangegangenen Betrachtung, nur der erste Fall des
Werkstoffverhaltens angenommen, da hier die héheren Dehnungen in der zumeist duktile-
ren austenitischen Phase auftreten, wie es auch fiir die realen Geflige experimentell fest-
gestellt werden kann (Kapitel 2.2).

Fir einen Vergleich der numerisch erzielten Ergebnisse mit den experimentell ermittelten
Ergebnissen aus den Arbeiten von Dakhlaoui et al. [568, 59] sind in Abbildung 4.31 und
Abbildung 4.33 die phasenspezifischen Spannungen als Funktion der wahren makrosko-
pisch aufgepragten Spannung firr Fall 1 und Fall 2 dargestellt. In Abbildung 4.32 sind zum
Vergleich die phasenspezifischen Spannungen fir den Duplexstahl UR45N
(X2CrNiMoN22-5-3) dargestellt. In den Diagrammen markiert I die ermittelte FlieRgrenze
der austenitischen Phase und Q die ermittelte FlieRgrenze der ferritischen Phase.
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Abbildung 4.31: Wahre Phasenspannungen in Abhéngigkeit der wahren makroskopischen Spannung
des Modells des Realgefiiges fiir Fall 1

Fir den ersten simulierten Fall des phasenspezifischen mechanischen Verhaltens ist eine
gute qualitative Ubereinstimmung mit den experimentell ermittelten Ergebnissen (Abbildung
4.32) zu erkennen. Zu Beginn der Beanspruchung des Werkstoffes verlaufen die Spannun-
gen in den Phasen noch parallel mit der makroskopisch aufgepragten Spannung. Die zu-
nehmend langsame Abweichung der Phasenspannungen von der makroskopischen
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Spannung resultiert aus der sehr lokalen plastischen Verformung der austenitischen Phase
bei geringer makroskopischer Beanspruchung, wie vorangegangen schon gezeigt wurde.
Die plastische Verformung der austenitischen Phase beginnt im Punkt I (430 MPa) und die
Last wird auf die noch elastische ferritische Phase Ubertragen. Daher ist in diesem Punkt
fur die Kurve des &-Ferrits eine Zunahme im Anstieg zu erkennen und die Differenz der
Spannungen zwischen der austenitischen und ferritischen Phase wird gréer. Mit zuneh-
mender Last fangt auch die ferritische Phase an sich plastisch zu verformen (Punkt Q,
715 MPa). Durch die starkere Verfestigung im Austenit wird nun wieder eine etwas héhere
Last auf die austenitische Phase Ubertragen und die Differenz der Spannungen in den
Phasen wird wieder kleiner. Dies ist deutlicher in den experimentell ermittelten Kurven zu
erkennen. Die Autoren [58] geben an, dass das arithmetische Mittel der Phasenspannun-
gen der makroskopischen Spannung entspricht. Auch fiir die numerische Simulation ergibt
sich aus den Phasenspannungen, gewichtet Uber die Phasenanteile, die makroskopische
Spannung. Der verwendete Duplexwerkstoff in [58] hat ein Phasenverhaltnis von 50:50 und
die Autoren bestimmen die FlieRgrenze der austenitischen Phase mit 370 MPa und die der
ferritischen Phase mit 620 MPa. Die makroskopische FlieRgrenze des Duplexwerkstoffs
wird mit 480 MPa und die Zugfestigkeit mit 680 MPa angegeben.
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Abbildung 4.32: Experimentell ermittelte Phasenspannung in Abhéngigkeit der aufgepréagten makro-
skopischen Spannung aus der Arbeit von Dakhlaoui et al. [58]

Fir den zweiten Fall des simulierten Werkstoffverhaltens ergibt sich keine so deutliche
Ubereinstimmung mit den experimentellen Kurven. Bereits vor Erreichen der eigentlichen
FlieRgrenze des Austenits (Punkt I', 520 MPa) ist ein starke plastische Verformung fiir die
austenitische Phase erkennbar und es ergibt sich eine scheinbare FlieRgrenze (Punkt I,
circa 430 MPa). Aber im Vergleich ist zu erkennen, dass sich auch im Experiment die aus-
tenitische Phase scheinbar vor der festgestellten FlieRgrenze der Phase von 370 MPa
plastisch verformt. Zu bedenken ist jedoch, dass die dargestellten Werte ber die jeweilige
Phase gemittelt sind und nur die durchschnittliche Beanspruchung der Phase wiedergibt. Je
groRer die Bereiche in denen schon eine plastische Verformung stattgefunden hat, desto
niedriger fallt die mittlere phasenspezifische FlieRgrenze aus. Da in beiden simulierten
Fallen die austenitische Phase die geringere FlieRgrenze besitzt, wird diese zu Beginn
auch bevorzugt verformt und es kénnen lokal bereits plastische Dehnungen akkumulieren.
Das Verhalten der Phase hangt jedoch auch von der Form, Anordnung und Orientierung
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4 Ergebnisse und Diskussion

der Phasen im Gefiige sowie der Verfestigung der einzelnen Phasen ab. Jedoch kommt es
im zweiten simulierten Fall auch zu einer Uberschneidung der phasenspezifischen Kurven,
was in den Arbeiten von Dakhlaoui et al. [58] nicht beobachtet wurde. Die Kurven nahern
sich im Experiment zwar wieder starker an als im ersten simulierten Fall, dennoch ist bis
zum Erreichen der makroskopischen wahren Zugfestigkeit keine Uberschneidung erkenn-
bar. Uber die Phasenspannungen nach Beginn der Einschniirung in der Probe werden in
der Arbeit keine Aussagen getroffen. AbschlieBend bleibt fir diesen Vergleich festzuhalten,
dass der erste simulierte Fall des Werkstoffverhaltens im Vergleich besser mit dem Experi-
ment Ubereinstimmt. Dennoch kann hier keine endgiiltige Aussage getroffen werden, da im
realen Gefiige weitere Faktoren, wie Kristallorientierung, Korngrof’e, Einschlisse, Aus-
scheidungen, die mechanische Historie des Gefiiges sowie Inhomogenitat der mechani-
schen Eigenschaften in den Phasen Einfluss auf das mechanische Verhalten der Phasen
haben. Diese Faktoren wurden in dieser Arbeit jedoch nicht berlcksichtigt. Dennoch ist
eine qualitativ gute Ubereinstimmung zwischen numerischer Simulation und Experiment
feststellbar.

1000

900
o | =——— Ferrit 2 ’,/
e 800 e
= Austenit Q _.;‘,’
£ \

700

600 e -
2 o
3 -
@ 500 = -
: |
% 400 L
£ /'. 7\ r
< %
% 300
o r
K] 200
= /""

100

0 T T T T T T T T :
0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000

Wahre makroskopische Spannung in MPa

Abbildung 4.33: Wahre Phasenspannungen in Abhéngigkeit der wahren makroskopischen Spannung
des Modells des Realgefiiges fiir Fall 2

Zusammenfassend lasst sich fir die phasenspezifische mechanische Analyse festhalten,
dass eine globale Dehnung des Realgefiiges in beiden Phasen zu einer hoheren Bean-
spruchung filhrt und sehr lokal bereits plastische Verformung in den Phasen auftritt. Die
inhomogene Verteilung der Spannungen und Dehnungen in den Phasen des Duplexstahls
resultiert aus der Form der Phasenbestandteile und deren Anordnung zur Belastungsrich-
tung. In Abhangigkeit vom mechanischen Verhalten der austenitischen und ferritischen
Phase ergibt sich fir die festere Phase eine hohe Beanspruchung in taillierten Bereichen,
die langs der Belastungsrichtung orientiert sind. In der weicheren Phase sind die héchst
beanspruchten Bereiche in schmalen Stegen mit einer Ausrichtung senkrecht zur Belas-
tungsrichtung zu finden und weitaus lokaler im Geflige verteilt (,hot spots®). Aus den ange-
nommenen phasenspezifischen Verhalten ergeben sich im Vergleich der beiden Félle
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4 Ergebnisse und Diskussion

untereinander unterschiedliche kritische Bereiche fiir eine mdgliche Werkstoffschadigung in
der ferritischen Phase. Die erzielten Ergebnisse befinden sich in sehr guter Ubereinstim-
mung mit den Ergebnissen numerischer Betrachtungen an vergleichbaren Stahlen sowie
mit experimentell ermittelten Werten. Unter Berlcksichtigung der erzielten Ergebnisse, im
Vergleich mit Arbeiten zum Duplexwerkstoff anderer Autoren, wird der erste Fall des me-
chanischen Verhaltens als sinnvoller erachtet und fur die weiteren Simulationen der Werk-
stoffschadigung genutzt. Es wird jedoch nicht ausgeschlossen, dass auch der zweite
angenommene Fall das mechanische Verhalten von Duplexstahlen abbildet. Zumal dieses
Verhalten auch von anderen Autoren beobachtet wurde (siehe Kapitel 3.2.3). Wahrschein-
lich ergibt sich auch ein Mix aus beiden Fallen fiir das mechanische Verhalten in realen
Duplexwerkstoffen. Jedoch ist die genaue Bestimmung nur schwer mdglich, da es zum
einen keine exakten Vergleichswerkstoffe gibt und zum anderen viele Faktoren auf das
mechanische Verhalten der Phasen wirken.

4.3 Numerische Simulation der Werkstoffschiadigung

Die Durchfiihrung der numerischen Simulation der Werkstoffschadigung erfolgt auf Grund-
lage der in Kapitel 4.1 und Kapitel 4.2 erzielten Ergebnisse des Wasserstofftransportverhal-
tens, des phasenspezifischen mechanischen Verhaltens und den in Kapitel 3.2.4
vorgestellten Risskriterien. Dabei wurden alle numerischen Simulationen entkoppelt vonei-
nander durchgefiihrt. Das bedeutet, dass das Bruchkriterium nicht fiir jeden Zeitschritt und
jedes Element im Risspfad in Abhangigkeit der aktuell vorliegenden Wasserstoffkonzentra-
tion neu berechnet wurde, wie es zum Beispiel in den Arbeiten von Béllinghaus und Hoff-
meister [199], Viyanit [25] oder Wongpanya [24] erfolgte. Fir die hier erfolgten Simulationen
wurde ausgehend vom Wasserstofftransportverhalten angenommen, dass die ferritische
Phase des Duplexstahls bei Aufnahme von Wasserstoff im Grundwerkstoff innerhalb kir-
zester Zeit vollstandig mit Wasserstoff gesattigt ist. Der Austenit hingegen bleibt nahezu
wasserstofffrei, wie es auch fir die Diffusion im Grundwerkstoff gezeigt werden konnte.
Auch in experimentellen Untersuchungen konnte die schnelle Sattigung und nahezu homo-
gene Verteilung von Wasserstoff in der ferritischen Phase des Duplexstahls bestatigt wer-
den [106-110]. Zudem reagiert die ferritische Phase des Duplexstahls weitaus
empfindlicher gegeniber einer Degradation der mechanischen Eigenschaften durch Was-
serstoff als die austenitische Phase [19, 20, 25] und eine Rissbildung ist hier wahrscheinli-
cher. Dies bestatigen auch zahlreiche Untersuchungen zur wasserstoffunterstitzten
Werkstoffschadigung in Duplexstahlen (siehe Kapitel 2.3.3). Ein méglicher Transport von
Wasserstoff in den Austenit durch Versetzungsbewegungen an der Rissspitze [146, 184]
sowie eine martensitische Umwandlung des Austenits [160, 161, 166, 184] wurde nicht
simuliert. Ferner ist eine sichere Quantifizierung des mit Versetzungen transportierten Was-
serstoffs nicht ohne weiteres madglich und eine martensitische Umwandlung fur Duplexstah-
le oft nicht feststellbar [19, 110] oder hat nur einen geringen Einfluss auf den Rissfortschritt
im Austenit [188].

Nachfolgend sollen zunachst mit Hilfe der Element-Elimination-Technique risskritische
Bereiche im Duplexgefiige ermittelt werden. Daran anschlieBend erfolgt die Auswertung
und Diskussion der Ergebnisse der simulierten Werkstoffschadigung mit der ,node-release”
Technik.
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4.3.1 Vorbetrachtungen zur Risssimulation unter Nutzung der Element-
Elimination-Technique

Zunachst wurde fir die Ermittlung des Ortes einer moglichen Werkstoffschadigung unter
Einfluss von Wasserstoff die Element-Elimination-Technique herangezogen. Fir die Durch-
fihrung wurde davon ausgegangen, dass in der ferritischen Phase nach kurzer Diffusions-
zeit eine nahezu homogen verteilte und ausreichend hohe Wasserstoffkonzentration
vorliegt, damit diese annahrungsweise keine Duktilitdt mehr besitzt. Daher wurde als Krite-
rium eine Dehnung von 0,5 % (Dehngrenze, wahre Dehnung: 0,4988 %) im &-Ferrit ver-
wendet, um ein sprodes Versagen der ferritischen Phase zu simulieren. Fir die
austenitische Phase hingegen wurde angenommen, dass hier keine ausreichende Wasser-
stoffakkumulation stattgefunden hat und der Austenit deshalb duktil versagt. Zum Vergleich
kamen beide Falle des Werkstoffverhaltens zur Anwendung. Aufgrund der begrenzten
Speicherkapazitat und sich ergebenden Konvergenzproblemen wurde die Simulation auf
eine maximale globale Dehnung des Modells des Realgefliges von circa 0,5 % begrenzt. In
Abbildung 4.34 sind die Vergleichsspannungen und -dehnungen zu verschiedenen Zeiten
des Rissfortschrittes fur den ersten und zweiten Fall des Werkstoffverhaltens dargestellt.

Fir den ersten Fall des Werkstoffverhaltens (Abbildung 4.34, linke Bildreihe) ist zu be-
obachten, dass bereits kurz nach Erreichen der makroskopischen 0,2 % Dehngrenze der
erste Riss im Duplexwerkstoff initiiert, da die Beanspruchung im Gefiige lokal hoher ist als
die makroskopische Dehnung. Der Riss wird in einem schmalen ferritischen Steg (schwarze
Markierung, Abbildung 4.34a und Abbildung 4.34e) initiiert. Bereits in der Auswertung der
Spannungen und Dehnungen im Modell des Realgefliges konnten fur diesen schmalen
taillierten Bereich im &-Ferrit die héchsten Dehnungen identifiziert werden. Des Weiteren
I8sst sich feststellen, dass in groReren Bereichen der ferritischen Phase bereits hdhere
Dehnungen im Bereich um 0,4 % vorliegen. Mit zunehmender Belastung des Modells des
Realgeflges initiieren mehrere Risse in der ferritischen Phase, welche zumeist die gesamte
Breite der ferritischen Stege zwischen zwei austenitischen Inseln trennen. Die Risse liegen
ausschlieRlich in der ferritischen Phase und verlaufen senkrecht zur Belastungsrichtung
bzw. in einem Winkel von 45° entlang der zuvor gezeigten Scherbander. Die austenitische
Phase zeigt bei dieser Beanspruchung noch keine Rissinitiierung und arretiert die in der
ferritischen Phase verlaufenden Risse.

Fir den zweiten angenommenen Fall der Werkstoffkennwerte ist ein 8hnliches Verhalten zu
beobachten (Abbildung 4.34, rechte Bildreihe), da auch hier zu Beginn die ferritische Phase
die héhere 0,2 % Dehngrenze besitzt. Der erste Riss initiiert im gleichen Bereich der ferriti-
schen Phase wie im ersten Fall. Jedoch findet die Rissinitierung etwas spater statt, bei
einer globalen Dehnung des Modells des Realgefliges von rund 0,32 %. Grund dafir ist die
Differenz der Spannungs-Dehnungs-Kurven zueinander. Diese ist im zweiten Fall geringer,
da die phasenspezifischen Kurven naher am makroskopischen Verhalten liegen. Deshalb
wird hier mehr Zeit fir das Erreichen einer risskritischen Beanspruchung im Geflige beno-
tigt. Mit der Zunahme der duReren makroskopischen Belastung initiieren auch hier mehrere
Risse in der ferritischen Phase zumeist in den gleichen Bereichen, wie sie auch fiir den
ersten Fall des Werkstoffverhaltens beobachtet wurden. Auch hier zeichnet sich die bevor-
zugte Werkstofftrennung entlang von Scherbandern ab, jedoch bei einem insgesamt niedri-
geren Spannungs- und Dehnungsniveau im Duplexgefluige.
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Im Vergleich der beiden Falle untereinander ist ersichtlich, dass trotz des ahnlichen Ver-
laufs der Werkstofftrennung kleine Unterschiede auszumachen sind. Im zweiten Fall ist der
Verlauf der Werkstofftrennung entlang der Scherbander noch deutlicher ausgepragt. Zu-
dem sind im mittleren Bereich des Modells des Realgefliges bei gleicher Beanspruchung
gréRere Werkstofftrennungen in der ferritischen Phase auszumachen. Dennoch wird im
zweiten Fall des Werkstoffverhaltens mehr Zeit bis zur Rissinitiierung bendtigt, was auch
eine grolRere globale Dehnung bedeutet. Aus diesem Grund ist der erste Fall des ange-
nommenen Werkstoffverhaltens im spréden Versagensfall fir diese numerische Simulation
als kritischer anzusehen.

Insgesamt lasst sich festhalten, dass die Element-Elimination-Technique ein hilfreiches
Werkzeug zur Ermittlung risskritischer Bereiche unabhangig von vorgegebenen Risspfaden
darstellt. Ort und Zeit der Rissinitiierung lassen sich so ermitteln und ein mdéglicher Rissfort-
schritt qualitativ abschatzen. Dennoch ist die Simulation des Rissfortschrittes nur bedingt
moglich. Zum einen lasst sich mit dieser Technik eine scharfe Rissspitze wie sie zumeist
bei einem spréden Riss auftritt nur sehr schwer abbilden. Zum anderen entstehen aus dem
Wegfall ganzer Werkstoffbereiche auch starke Konvergenzprobleme, da hierdurch viele
freie Knoten vorliegen und die Elementverzerrung sehr hoch ist. Dies Iasst sich nicht ohne
weiteres bzw. nur durch einen sehr hohen Mehraufwand Uber die Implementierung von
Feder-Dampfer-Systemen, wie bei der ,node-release“ Technik, abfangen. Jedoch gestaltet
sich die Implementierung solcher Systeme bei dieser Methode um ein Vielfaches schwieri-
ger und es bleibt nicht auszuschlielen, dass durch die Implementierung der Rissfortschritt
verandert wird. Um jedoch abzuschatzen, ob bei den gegebenen Bedingungen generell
eine Werksstofftrennung eintritt, ist diese Vorgehensweise geeignet. Eine Werkstofftren-
nung in der austenitischen Phase konnte jedoch bisher nicht abgebildet werden.

4.3.2 Numerische Simulation der wasserstoffunterstiitzten Werkstofftren-
nung

Aus den vorangegangenen Betrachtungen hervorgehend und unter Beriicksichtigung der
Verteilung der Spannungen und Dehnungen im Geflige wurden entsprechende Risspfade
im Modell des Realgefliges integriert, um die Simulation der Werkstofftrennung mit der
snode-release“ Technik zu realisieren. Mit dieser Methode der Darstellung einer Werk-
stofftrennung ist die Abbildung einer scharfen Rissspitze mdglich und es ergeben sich
durch die leicht zu integrierenden Feder-Dampfer-Elemente weniger starke Konvergenz-
probleme. Zudem besteht hier auch die Mdglichkeit die Risspfade getrennt voneinander zu
betrachten und gegebenenfalls eine gegenseitige Beeinflussung im Rissfortschritt zu ermit-
teln. Nachfolgend soll zunachst die Simulation der Werkstofftrennung unter Nutzung nur
eines Risspfades beschrieben werden, bevor die Diskussion der Ergebnisse der Simulation
mit mehreren Risspfaden erfolgt. Fir alle folgend beschriebenen Simulationen wurde das
phasenspezifische mechanische Verhalten aus Fall 1 verwendet.
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4.3.2.1 Werkstofftrennung in einem Risspfad

Fir die Simulation der Werkstofftrennung durch einen einzelnen Riss wurde der Risspfad
C2 in der Abbildung 3.12 ausgewahlt. Dieser Risspfad liegt in einem Bereich, in dem bei
der Vorbetrachtung groRere ferritische Areale versagten und die Dehnungen in der ferriti-
schen als auch austenitischen Phase sehr hoch sind. Simuliert wurden die beiden Grenzfal-
le duktiles bzw. sprodes Versagen. Wobei duktiles Versagen meint, dass beide Phasen ihre
wahre Dehnung bei der jeweiligen Zugfestigkeit erreichen. Im Fall des spréden Versagens
wurde angenommen, dass eine ausreichend hohe Wasserstoffkonzentration in der ferriti-
schen Phase vorliegt, damit diese nahezu ohne plastische Verformung versagt. In der aus-
tenitische Phase hingegen werden die mechanischen Eigenschaften kaum degradiert und
die wahre Dehnung bei Zugfestigkeit wird erreicht.

In Abbildung 4.35 sind die wahren Vergleichsspannungen und -dehnungen nach von Mises
fur die duktile Werkstofftrennung in beiden Phasen des Duplexstahls zu verschiedenen
Zeitpunkten des Rissfortschrittes dargestellt.
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Abbildung 4.35: Wahre Vergleichsspannung und -dehnung (von Mises) im Duplexgefiige bei duktiler
Werkstofftrennung entlang des Risspfades C2

Im Fall des simulierten duktilen Versagens wird der erste Riss bei einer globalen Dehnung
von circa 6 % im oberen Drittel des Risspfades in der ferritischen Phase initiiert, Abbildung
4.35a. Mit zunehmender makroskopischer Beanspruchung schreitet dieser Riss bis zum
Erreichen der austenitischen Phase fort. Zugleich wird ein zweiter Riss in der ferritischen
Phase oberhalb des ersten Risses initiiert. Auch dieser Riss wachst weiter durch die ferriti-
sche Phase bis zum Erreichen des Austenits. Dadurch werden an den Rissspitzen der
arretierten Risse in der austenitischen Phase sehr hohe Dehnungen induziert. Die hohen
Dehnungen an der Rissspitze im Austenit erméglichen einen schnelleren Rissfortschritt in
dieser Phase. Beide Risse wachsen durch die austenitische Phase hindurch zusammen
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und schreiten nach oben und nach unten im Risspfad fort, Abbildung 4.35b (9,12 % globale
Dehnung). Zusatzliche Risse initiieren in der ferritischen Phase und schreiten mit zuneh-
mender aulerer Belastung des Modells des Realgefiiges weiter fort, bis zum vollstandigen
Versagen des Modells bei einer globalen Dehnung von 12,13 %, Abbildung 4.35c. Deutlich
erkennbar ist die Entlastung in der ferritischen und auch austenitischen Phase in naher
Umgebung der bereits entstandenen Risse.

Vergleich der Bruchtopographie mit der numerischen Simulation (duktil)

Bei Betrachtung der resultierenden Dehnungen (Abbildung 4.35d) ist erkennbar, dass im
gesamten Modell plastische Verformungen in der austenitischen und ferritischen Phase
vorliegen. Die hdchsten Dehnungen sind entlang des Risspfades auszumachen, wobei die
héheren Dehnungen in der austenitischen Phase vorzufinden sind. Eine fraktographische
Analyse der resultierenden Bruchflaiche wiirde sehr wahrscheinlich duktiles Versagen in
beiden Phasen zeigen. Zum Vergleich ist in Abbildung 4.36 eine Rasterelektronenmikro-
skop (REM)-Aufnahme der Bruchflache einer wasserstofffreien Zugprobe aus den ex-situ
Versuchen (Kapitel 4.4.2) gezeigt. Die Bruchflaiche weist Griibchen (engl.: dimples) auf,
was auf ein duktiles Versagen durch das Zusammenwachsen von Mikroporen hindeutet.
Diese Bruchtopographie ergibt sich auch im Fall des simulierten duktilen Versagens fir das
Modell des Realgefiiges.
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Abbildung 4.36: Rasterelektronenmikroskopische (REM) Aufnahme der Bruchfldche einer duktil ver-
sagten Zugprobe des Duplexstahls X2CrNiMoN22-5-3 (Wst.-Nr.: 1.4462)

Als duktiles Bruchkriterium dienten hier die wahren Dehnungen bei Zugfestigkeit der jewei-
ligen Phase. Fur die austenitische Phase ergibt sich die wahre Dehnung bei Zugfestigkeit
zu 26,23 % und in der ferritischen Phase zu 10,44 %. Der Duplexstahl hat eine technische
Dehnung (GleichmaRdehnung) von circa 20 % bei Erreichen der Zugfestigkeit. Festzustel-
len ist, dass das Modell des Realgefliges bereits bei einer globalen Dehnung von circa
12 % versagte. Daher bleibt festzuhalten, dass die realen mechanischen Kennwerte der
Phasen von den hier angenommenen Werten differieren und ein Versagen erst spater
erfolgen wirde als in der numerischen Simulation. Zumal die numerische Simulation nicht
alle auf das mechanische Verhalten der Phasen wirkenden Faktoren berlicksichtigt. Es
mussen zumeist Vereinfachungen und Annahmen getroffen werden, damit die numerische
Simulation durchfihrbar ist. Im realen Versagensfall ist es eher unwahrscheinlich, dass im
Gefuge nur ein Riss initiiert und fortschreitet, da es mehrere kritische Bereiche im Geflige
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gibt. Mehrere Risse im Geflige wirden zu Entlastungen fuhren und der Rissfortschritt wiir-
de wahrscheinlich anders verlaufen. Die experimentelle Ermittlung des mechanischen Ver-
haltens der Phasen gestaltet sich jedoch schwierig, da die Phasen sich im mechanischen
Verhalten gegenseitig beeinflussen. Auch sind keine Werkstoffe mit exakt gleicher chemi-
scher Zusammensetzung verfugbar, welche das Verhalten der Phasen wiedergeben. Daher
muissen entsprechende mechanische Kennwerte und Bruchkriterien fiir die numerische
Simulation approximiert werden. Zudem haben neben den ,load sharing” Effekten auch
andere Faktoren Einfluss auf das mechanische Verhalten der Phasen, siehe Kapitel 2.2.
Dennoch lasst sich festhalten, dass das numerische Modell des Realgefliges eine sehr
gute Anndhrung an das reale mechanische Verhalten des Duplexstahls erlaubt und qualita-
tive Aussagen zuldsst.

Die Ergebnisse des simulierten sproden Versagens der ferritischen Phase und des duktilen
Versagens der austenitischen Phase sind in Abbildung 4.37 dargestellt. Gezeigt sind die
wahren Vergleichsspannungen und -dehnungen nach von Mises zu verschiedenen Zeit-
punkten des Rissfortschrittes. Auch im Fall des sproden Versagens werden die ersten Ris-
se in der gleichen Region des Risspfades, in der ferritischen Phase initiiert, Abbildung
4.37a (markiert durch schwarze Kreise). Jedoch werden die ersten Risse hier schon bei
einer globalen Dehnung von circa 0,4 % initiiert. Als Kriterium fir sprodes Versagen in der
ferritischen Phase wurde eine kritische Dehnung von 0,5 % angenommen. Wie bereits im
Kapitel 4.2 gezeigt, ergibt sich lokal im Geflige eine hdhere Beanspruchung als sie global
erfasst wird. Daher kommt es auch schon vor Erreichen der makroskopischen globalen
Dehnung von 0,5 % zu ersten Werkstofftrennungen im Geflige. Mit zunehmender globaler
Beanspruchung des Gefliges initiieren mehrere Risse in der ferritischen Phase, welche bis
zum Erreichen der austenitischen Phase fortschreiten. Bereits bei einer globalen Dehnung
von 1,12 % ist die gesamte ferritische Phase im Risspfad vollstandig getrennt, Abbildung
4.37b. Die Risse arretieren zunachst in der austenitischen Phase und initiieren sehr hohe
Dehnungen vor den Rissspitzen im Austenit. Mit zunehmender globaler Beanspruchung
schreiten die Risse langsam durch den Austenit fort und wachsen zusammen, bis das ge-
samte Modell des Realgefliges bei einer globalen Dehnung von 6,22 % versagt, Abbildung
4.37c.

Bei Betrachtung der Dehnungen (Abbildung 4.37) ist auffallig, dass im Geflige des
Duplexstahls nur geringe plastische Verformungen vorliegen. Die sehr geringe Dehnung
des umliegenden Gefiiges resultiert aus der insgesamt geringeren globalen Dehnung bis
zum Versagen des Modells. Die hochsten Dehnungen sind entlang der Rissflanken im
Austenit auszumachen. Hingegen ist in der ferritischen Phase entlang des Risspfades na-
hezu keine plastische Verformung des Gefiiges erfolgt. Deutlicher zu sehen ist die geringe-
re Verformung des &-Ferrits in Abbildung 4.38. Dargestellt sind die dquivalenten plastischen
Dehnungen entlang der rechten Flanke des Risspfades fir die simulierte duktile (schwarze
Kurve) und spréde (blaue Kurve) Werkstofftrennung im Modell des Realgefiiges.
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Abbildung 4.37: Wahre Vergleichsspannung und -dehnung (von Mises) im Duplexgefiige bei spréder
Werkstofftrennung in der ferritischen und duktiler Werkstofftrennung in der austenitischen Phase
entlang des Risspfades C2
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Abbildung 4.38: Vergleich der dquivalenten plastischen Dehnung entlang der rechten Rissflanke im
Risspfad C2 fiir sprédes und duktiles Versagen, austenitische Bereiche sind grau markiert
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Vergleich der Bruchtopographie mit der numerischen Simulation (spréde)

Deutlich zu erkennen ist, dass in der austenitischen Phase (graue Bereiche im Diagramm)
entlang des Risspfades nahezu die gleiche plastische Verformung vorliegt. Im Fall des
duktilen Versagens sind auch in der ferritischen Phase plastische Dehnungen gréRer 10 %
auszumachen. Hingegen fallen im sprode versagten d-Ferrit die plastischen Dehnungen in
diesen Bereichen auf nahezu 0 % ab. Das bedeutet, dass nahezu keine plastische Verfor-
mung in der ferritischen Phase erfolgt ist. Daher wiirde eine fraktographische Analyse der
Bruchflache sehr wahrscheinlich spréde als auch duktile Anteile zeigen. Dies kann auch im
Vergleich mit den fraktographischen Aufnahmen aus der Arbeit von Olden et al. [54]
(Abbildung 2.23b) sowie der in Kapitel 2.3.3 diskutierten Literatur bestatigt werden. Zum
Vergleich sind in Abbildung 4.39 REM-Aufnahmen von Bruchflachen wasserstoffbeladener
Zugproben aus eigenen Untersuchungen dargestellt.

¢) Detail B - Bereiche ohne Verformung im
Probenkern

Abbildung 4.39: Rasterelektronenmikroskopische (REM) Aufnahme der Bruchfldche einer wasserstoff-
beladenen Zugprobe des Duplexstahls X2CrNiMoN22-5-3 (Wst.-Nr.: 1.4462) mit spréden und duktilen
Anteilen auf der Bruchfldche
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Zu bemerken ist jedoch, dass hier keine vollstdndige Durchséattigung der Zugprobe vorlag.
Die gréfite Menge an Wasserstoff war im oberflichennahen Bereich situiert, was hier zum
makroskopisch spréden Versagen fuhrte. Dennoch sind auch in dem makroskopisch spro-
den Randbereichen duktile Flachen auszumachen, Abbildung 4.39d. Im Kern der Zugprobe
hingegen lagen geringere Wasserstoffkonzentrationen vor und der Einfluss von Wasserstoff
ist weniger deutlich. Dennoch sind auch hier spréde Flachen bzw. Bereich ohne sichtbare
Verformung innerhalb der Gberwiegend duktilen Bruchflache zu sehen, Abbildung 4.39c.
Weitere Erlduterungen zu den experimentellen Ergebnissen sind im Kapitel 4.4 gegeben.

In Abbildung 4.40 sind die Risslangen in Abhangigkeit der globalen Dehnung des Modells
des Realgefliges fiir beide Versagensfalle gegenubergestellt. Im Vergleich der beiden si-
mulierten Versagensfalle ist erkennbar, dass die Werkstofftrennung im &-Ferrit im Fall des
spréden Versagens Abbildung 4.40b, zeitlich schneller und innerhalb eines geringeren
Beanspruchungsintervalls erfolgt als fiir das simulierte duktile Versagen. Aber auch der
Austenit versagt im Fall der sproden ferritischen Phase, infolge der hohen induzierten Deh-
nungen an den Rissspitzen, schneller. Das fihrt makroskopisch zu einem frilhen Versagen
des Modells des Realgefliges und kann mit einer sproden Werkstofftrennung assoziiert
werden. Eindeutig ist auch fir den sproden Versagensfall festzustellen, dass erst die ge-
samte ferritische Phase innerhalb des Risspfades versagt, bevor es auch in der austeniti-
schen Phase zu einer Werkstofftrennung kommt. Diese Arretierung der Risse im Austenit
wird auch haufig in Untersuchungen zur wasserstoffunterstitzten Werkstofftrennung in
Duplexstahlen beobachtet [15, 110, 185, 186]. Im Fall des duktilen Versagens beider Pha-
sen ist erkennbar, dass die Risse in beiden Phasen ahnlich schnell fortschreiten und beide
Phasen nahezu gleichzeitig vollstandig versagen. Auch hier haben die bereits entstande-
nen Risse eine hohe Kerbwirkung und beschleunigen den weiteren Rissfortschritt.
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Abbildung 4.40: Vergleich der Rissldngen in den Phasen des Duplexstahls in Abhéngigkeit der globa-
len Dehnung des Realgefligemodells im Risspfad C2 fiir a) duktile Werkstofftrennung in beiden Pha-
sen und b) spréde Werkstofftrennung im &-Ferrit und duktile Werkstofftrennung im Austenit

Die Ergebnisse zeigen, dass die Werkstofftrennung in beiden Versagensfallen zuerst in der
ferritischen Phase aufgrund der héheren Empfindlichkeit der ferritischen Phase gegenuber
einer Degradation der mechanischen Eigenschaften initiiert wird. Die resultierende Verfor-
mung auf den Rissoberflachen ist sehr gut mit experimentell ermittelten Bruchtopographien
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vergleichbar. Es lassen sich mit dem numerischen Modell qualitative Aussagen zu mégli-
chen Versagensszenarien und zugehorige Bruchtopographien treffen. Im Vergleich beider
Versagensfalle zeigt sich eine zeitlich schnellere Werkstofftrennung, innerhalb eines kleine-
ren Beanspruchungsintervalls fur die Simulation des spréden Versagens. Makroskopisch
aulert sich dieses Verhalten in einem fast schlagartigen Versagen der Probe bei geringer
makroskopischer Dehnung. Im Fall der spréden Werkstofftrennung lie3 sich auch im Modell
des Realgefliges die Arretierung der Risse im Austenit feststellen, wie es auch in experi-
mentellen Untersuchungen haufig beobachtet werden kann. Im Fall des duktilen Versagens
hat sich gezeigt, dass das Modell des Realgefiiges unter den fir die Simulation angenom-
menen Bedingungen bereits vor Erreichen der makroskopischen Dehnung bei Zugfestigkeit
versagt hat. Daher ist zu vermuten, dass sich das reale Gefiige im duktilen Versagen an-
ders verhalt bzw. weitere Faktoren auf das mechanische Verhalten einwirken. Dennoch
erlaubt die Simulation mit dem Modell des Realgefliges qualitative Aussagen zum mecha-
nischen Verhalten des Duplexstahls. Zudem ist fiir einen Schadensfall unter Einfluss von
Wasserstoff eher der spréde Versagensfall anzunehmen. Dieser Iasst sich mit dem Modell
des Realgefliges sehr gut mikroskopisch als auch makroskopisch bzw. global abbilden.
Dennoch sollte fiir zukiinftige numerische Simulationen versucht werden, das mechanische
Verhalten und Versagenskriterien experimentell genauer zu quantifizieren, um die Mecha-
nismen einer solchen Werkstoffschadigung besser zu verstehen. Die numerischen Metho-
den unter Nutzung solcher Modelle realer Geflige kdnnen dabei einen praktischen Beitrag
leisten. Zudem sollten die Modelle erweitert werden, um alle auf das mechanische Verhal-
ten der Phasen wirkenden Faktoren, z.B. Kristalltextur oder orthotrope mechanische Eigen-
schaften, beriicksichtigen zu koénnen. Auch ist die Erweiterung des Modells auf eine
dreidimensionale Abbildung des Gefiiges mdglicherweise hilfreich, da sich somit die mak-
roskopische Anisotropie der mechanischen Eigenschaften sowie die ,load sharing” Effekte
der Phasen besser abbilden lieRen.

4.3.2.2Werkstofftrennung in mehreren Risspfaden

Im realen Gefiige des Duplexstahls sind jedoch einzelne Risse in den Phasen unter Ein-
fluss von Wasserstoff eher selten zu beobachten. Experimentelle Ergebnisse zeigen, dass
unter Wasserstoffeinfluss zumeist mehrere Risse in der ferritischen Phase initiileren, Kapi-
tel 2.3.3. Auch die numerischen Vorbetrachtungen haben gezeigt, dass mehrere Risse im
Gefuge initiiert werden. Wie schon fiir den einzelnen Riss zu beobachten war, kommt es im
umliegenden Geflige zu einer Entlastung. Dadurch wurden sich die Risse auch gegenseitig
im Rissfortschritt beeinflussen. Um zu ermitteln, inwieweit eine Beeinflussung der Risse
untereinander erfolgt und wie sich dies auf den Rissfortschritt auswirkt, wurden numerische
Simulationen unter Nutzung mehrerer Risspfade durchgefiihrt. Nachfolgend werden die
Ergebnisse der Simulationen mit vier vordefinierten Risspfaden im Modell des Realgefliges
beschrieben. Simuliert wurden in diesem Fall neben den zwei Grenzfallen sprodes und
duktiles Versagen auch Werkstofftrennungen unter Nutzung von Kriterien, die zwischen
den Grenzféllen liegen. Somit lassen sich zusatzlich Aussagen zu Werkstofftrennungen bei
niedrigeren Wasserstoffkonzentrationen in der ferritischen Phase tatigen. Zunachst soll
aber naher auf die beiden Grenzfalle der Werkstofftrennung eingegangen werden. Dazu
sind in Abbildung 4.41 die Vergleichsspannungen und -dehnungen fiir den duktilen Versa-
gensfall und in Abbildung 4.42 fur den sproden Versagensfall zu verschiedenen Zeitpunk-
ten des Rissfortschrittes dargestellt.
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Abbildung 4.41: Wahre Vergleichsspannung und -dehnung (von Mises) im Duplexgefiige bei duktiler
Werkstofftrennung

Wie der Abbildung 4.41a zu entnehmen ist, initiiert der erste Riss in der ferritischen Phase
des Duplexstahls am gleichen Ort und im selben Risspfad wie flr die Simulation mit nur
einem Risspfad. Auch hier initiiert der Riss bei einer globalen Dehnung von circa 6 %. Mit
zunehmender Beanspruchung wird ein zweiter Riss im gleichen Risspfad oberhalb des
ersten Risses initiiert. Beide Risse wachsen mit zunehmender Beanspruchung durch den
Austenit hindurch zusammen. Gleichzeitig initiieren auch zusétzlich Risse in der ferritischen
Phase in den anderen Risspfaden, Abbildung 4.41b. Mit zunehmender Beanspruchung
schreiten alle initiierten Risse weiter fort, wobei vornehmlich die Risse im ersten (C1) und
zweiten Risspfad (C2) zur gesamten Werkstofftrennung beitragen, Abbildung 4.41c. Beide
Risspfade, C1 und C2, liegen in Bereichen des Gefuges, die in der numerischen Vorunter-
suchung sehr starke Anhaufungen versagter Bereiche zeigten. Im Vergleich mit den Span-
nungen und Dehnungen im Geflige ist in diesem Bereich die hdchste Beanspruchung
auszumachen. Zudem liegen die Risse sehr nah beieinander, was auch zu einer starken
Beeinflussung der Werkstofftrennung in beiden Risspfaden fuhrt. Die Werkstofftrennung im
zweiten Risspfad fuhrt zur Entlastung des Gefliges, auch innerhalb des ersten Risspfades
und umgekehrt. Dadurch kommt es zu keinem weiteren Rissfortschritt in den entlasteten
Bereichen. Hier zeigt sich deutlich die gegenseitige Beeinflussung mehrerer Risse im Gefl-
ge. Dadurch wird eine Werkstofftrennung erst mit zunehmender globaler Belastung mdg-
lich. Aufgrund sehr hoher Verformungen einzelner Elemente in den rissspitzennahen
Bereichen ist die Simulation aber bei einer globalen Dehnung von circa 14 % abgebrochen
und eine Werkstofftrennung des gesamten Modells des Realgefiiges ist nicht erfolgt. Alle
Risse wurden in der austenitischen Phase arretiert. Zwischen den Rissspitzen im Austenit
sind daher auch sehr hohe Dehnungen im Geflige zu beobachten, Abbildung 4.41d. Im
realen Versagensfall waren die einzelnen Risse der beiden Risspfade mit sehr hoher Wahr-
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scheinlichkeit durch die austenitische Phase hindurch entlang der Bereiche hoher Dehnun-
gen zusammengewachsen und hatten zum Versagen des Duplexwerkstoffes gefuihrt. Ein
Zusammenwachsen von Rissen in verschiedenen Risspfaden wurde fiir die Simulation
jedoch nicht vorgesehen. Daher bleibt der Nachweis hier offen.

Die Betrachtung der resultierenden Dehnungen zeigt, dass innerhalb des Gefliges hohe
plastische Verformung in beiden Phasen erfolgt. Die héchsten Verformungen entstehen im
Bereich des ersten und zweiten Risspfades innerhalb der austenitischen Phase, zwischen
den Rissspitzen der einzelnen Risse. In diesem Fall wirde eine fraktographische Analyse
der Bruchflache einen duktilen Riss zeigen, siehe Abbildung 4.36. Zudem lassen sich ne-
ben dem ,primaren Riss" auch weitere Risse innerhalb der ferritischen Phase lokalisieren.
Diese sind aufgrund der Entlastung des Gefliges durch die primaren Risse nicht weiter
fortgeschritten und sind zumeist im Austenit arretiert.

Fir den zweiten angenommenen Grenzfall, sprédes Versagen der ferritischen Phase und
duktiles Versagen der austenitischen Phase ist zu sehen, dass die Orte der ersten Rissiniti-
ierung gleich sind mit denen der Simulation mit nur einem Risspfad. Auch hier initiieren
gleichzeitig zwei Risse in der ferritischen Phase des zweiten Risspfades, Abbildung 4.42a.
Die weitere Werkstofftrennung mit zunehmender Beanspruchung des Gefiiges verlauft
jedoch abweichend. Mit zunehmender Beanspruchung initieren mehrere Risse nahezu in
der gesamten ferritischen Phase in allen Risspfaden, Abbildung 4.42b. Bedingt durch die
Lage des dritten Risspfades erfolgt die gesamte Werkstofftrennung in diesem Bereich des
Modells, Abbildung 4.42c.
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Abbildung 4.42: Wahre Vergleichsspannung und -dehnung (von Mises) im Duplexgefiige bei spréder
Werkstofftrennung

135



4 Ergebnisse und Diskussion

Grund dafir ist der hohere Anteil ferritische Phase in diesem Risspfad. Hier kommt es in
gréReren Bereichen bereits zu einer vollstdndigen Trennung im &-Ferrit und die beiden
Modellhélften sind nur noch Uber die verbleibenden austenitischen Briicken miteinander
verbunden. Bedingt durch die Kerbwirkung der arretierten Risse und der zunehmenden
Beanspruchung, welche nur noch Uber die schmalen austenitischen Bereiche Ubertragen
wird, kommt es zum schnellen Versagen des Austenits.

Insgesamt erfolgt die komplette Werkstofftrennung im Modell des Realgeflges bei einer
globalen Dehnung von circa 3,4 %. In der vorangegangenen numerischen Simulation der
sproden Werkstofftrennung in einem Risspfad wurde eine globale Dehnung von circa 6,2 %
erreicht. Die geringere erreichte globale Dehnung in der Simulation mit mehreren Risspfa-
den resultiert aus den groferen ferritischen Bereichen, die im Risspfad C3 Berlicksichti-
gung finden.

Fur die resultierenden Dehnungen ergibt sich ein ahnliches Bild, wie es auch fir die sprode
Werkstofftrennung mit einem Riss festgestellt werden konnte. Im gesamten Gefiige des
Duplexstahls ist nahezu keine plastische Verformung erfolgt. Auch in diesem Versagensfall
sind die hochsten Dehnungen entlang der Risspfade in der austenitischen Phase zu be-
obachten. Daher wiirde eine fraktographische Analyse der Bruchoberflache duktile als auch
sprdde Areale zeigen, siehe Abbildung 4.39. Eine vergleichende Darstellung der aquivalen-
ten plastischen Dehnungen entlang der Rissflanken der beiden Versagensfalle ist in diesem
Fall schwieriger, da die Werkstofftrennung in unterschiedlichen Risspfaden erfolgte. Jedoch
zeigt sich auch hier ein ahnliches Bild, wie fur die Simulationen der Werkstofftrennung in
einem Risspfad. Die resultierenden Risslangen in den Phasen des Duplexstahls in Abhan-
gigkeit von der globalen Dehnung sind vergleichend in Abbildung 4.43 gegenuber gestellt.
Ersichtlich ist, dass der Rissfortschritt im Fall der duktilen Werkstofftrennung in beiden
Phasen sehr gleichmalig verlauft. Bedingt durch die insgesamt héhere Beanspruchung des
Gefuiges findet kurz nach der Rissinitierung in der ferritischen Phase auch eine Werk-
stofftrennung in der austenitischen Phase statt. Da in den Risspfaden C1 und C2 ein hohe-
rer Anteil an austenitischer Phase bertcksichtigt wird, ist die Risslange in diesem Fall etwas
hoher als im &-Ferrit.

Im Fall des sproden Versagens der ferritischen Phase ist zu erkennen, dass zunachst na-
hezu die gesamte ferritische Phase in den Risspfaden versagt, bevor es auch zu einer
zunehmenden Werkstofftrennung in der austenitischen Phase kommt und die Risslange
zunimmt. Zunachst versagt der Austenit in Bereichen die von gréReren ferritischen Arealen
umschlossen sind, da hier bereits eine Werkstofftrennung erfolgte und die Kerbwirkung an
den Rissspitzen sehr hoch ist. Daher auch der schnellere Anstieg der Risslange im Austenit
unterhalb einer globalen Dehnung von 5 %. Bereits hier ist die vollstandige Trennung des
Modells entlang des Risspfades C3 eingetreten.

Der nachfolgende Anstieg der Risslange in der austenitischen Phase resultiert aus der
weiter steigenden Beanspruchung. Trotz der vollstandigen Trennung im Risspfad bleiben
die beiden Halften des Modells miteinander verbunden. Zum einen Uber die Feder-
Dampfer-Elemente im Risspfad und zum anderen Uber die Knoten am oberen und unteren
Ende des Risspfades. Durch die Ubertragung der makroskopischen Verschiebung aus der
Zugprobe auf die Randknoten des Modells des Realgefiiges wird bei der Berechnung der
Verschiebung der Randknoten in Abhangigkeit der Knotenposition flr die jeweils koinziden-
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ten Knoten am oberen und unteren Rand des Modells die gleiche Verschiebung in x- und
y-Richtung aufgepragt. Dadurch ist eine Trennung im Risspfad am oberen und unteren
Ende des Risspfades nicht mdglich. Dennoch kann hier von einer vollstandigen Trennung
des Gefliges ausgegangen werden.
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Abbildung 4.43: Vergleich der Rissldngen in den Phasen des Duplexstahls in Abhéngigkeit der globa-
len Dehnung des Modells des Realgefiiges fiir a) duktile Werkstofftrennung in beiden Phasen und b)
spréde Werkstofftrennung im &-Ferrit und duktile Werkstofftrennung im Austenit

Nachfolgend werden kurz die Ergebnisse der simulierten Versagensfalle mit Kriterien zwi-
schen den Grenzféllen zusammenfassend dargestellt. Fir die Simulation der Werk-
stofftrennung wurden die Versagenskriterien der ferritischen Phase zwischen 0,5 % und
11 % Bruchdehnung variiert, um die Wirkung geringerer Wasserstoffkonzentrationen im
Duplexgefiige nachzustellen. Simuliert wurde mit den Versagenskriterien 2 %, 5 % und 7 %
Bruchdehnung in der ferritischen Phase. In Abbildung 4.44 sind die entsprechenden wah-
ren Vergleichsspannungen und -dehnungen nach von Mises in den Phasen jeweils fir den
Zustand der vollstdndigen Trennung bzw. nach Erreichen der maximalen Verschiebung im
Modell des Realgefiiges gezeigt.

In Abbildung 4.44a und Abbildung 4.44b sind die resultierenden Spannungen und Dehnun-
gen nach vollstandiger Trennung des Modells fiir eine angenommene Bruchdehnung in der
ferritischen Phase von 2 % dargestellt. Der erste Riss initiilert im Risspfad C2 im selben
Bereich der schmalen taillierten ferritischen Phase wie auch fir die anderen simulierten
Versagensfalle. Bei Rissinitiierung betrug die globale Dehnung des Modells 1,4 %. Das
Modell des Realgefiiges versagte vollstdndig im Risspfad C4 bei einer globalen Dehnung
von 11,7 %. Mit abnehmenden Wasserstoffkonzentrationen, d.h., zunehmende ertragbare
Dehnung, verschiebt sich die Rissinitierung zu héheren globalen Dehnungen. Im Fall einer
angenommenen Bruchdehnung von 5 % fiir ein Versagen in der ferritischen Phase kommt
es bei einer globalen Dehnung von 2,7 % zur Rissinitiierung. Fir eine Bruchdehnung von
7 % werden 3,9 % globale Dehnung erreicht, bevor ein Riss initiiert. In beiden Fallen initiiert
der erste Riss am gleichen Ort im Modell des Realgefiiges wie in allen bisherigen Simulati-
onen der Werkstofftrennung. Fir die Bruchdehnung von 5 % zeigt sich noch vor Erreichen
der maximalen Verschiebung bei einer globalen Dehnung von 21,4 % eine vollstandige
Trennung im Modell, Abbildung 4.44c und d. Im Fall der Bruchdehnung von 7 % kommt es
vor Ende der numerischen Simulation nicht mehr zu einer vollstandigen Trennung. Mit sehr
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hoher Wahrscheinlichkeit ware aber auch hier eine vollstdndige Trennung des Modells
erfolgt, Abbildung 4.44e und Abbildung 4.44f.

=3

.
=

O
@
>
=)
c
>
Q

g Spannung in MPa
2

‘}

u—-s.!'.

\ |
\

| |
25 == 424 == ee7
) Yiei o 624 mm .2494
b= Sl 824 3320
e >\ 7 == 1025 == a7
-;h:‘ — 1225 — 4973
\“‘ ] 1425 B 5799
S j1 1626 .6626
- -
a) Resultierende Spannung fiir 2 % Bruchdeh- b) Resultierende Dehnung fiir 2 % Bruchdehnung
nung
Spannung in MPa Dehnung
1 032
213 1652
o 536 ] 3273
] 797 mm 4893
m 1061 1 .6514
1324 .8134
== [
1587 .9755
— 1849 — 1138
| |
2112 1.3
S, : S
¢) Resultierende Spannung fiir 5 % Bruchdeh- d) Resultierende Dehnung fiir 5 % Bruchdehnung
nung
o = : Spannung in MPa
5
= : . 275
= 545
]
m 815
1 1084
= — 1354
— 1624
@ 3 ] 1894
] = £ 2164
) = e
e) Resultierende Spannung fiir 7 % Bruchdeh- f) Resultierende Dehnung fiir 7 % Bruchdehnung
nung

Abbildung 4.44: Wahre Vergleichsspannung und -dehnung (von Mises) im Duplexgefiige, nach voll-
standiger Werkstofftrennung bzw. Simulationsende fiir die Bruchkriterien 2 % (a, b), 5 % (c, d) und
7% (e, f)

Im Vergleich der in Abbildung 4.44 dargestellten Versagensfélle mit den beiden zuvor ge-
zeigten Grenzfallen ist zu erkennen, dass mit abnehmenden Wasserstoffkonzentrationen,
d.h., zunehmender Bruchdehnung, die globale Dehnung bis zum vollstdndigen Versagen
des Modells steigt. Fur den duktilen Fall und bei 7 % Bruchdehnung der ferritischen Phase
wird keine vollstandige Werkstofftrennung bis zum Erreichen der makroskopischen Deh-
nung bei Zugfestigkeit simuliert. Hier sind héhere Dehnungen fiir ein vollstdndiges Versa-
gen notwendig. Mit sehr hoher Wahrscheinlichkeit hatte eine Zugprobe in diesen Fallen
eine deutliche Einschnirung vor dem Versagen gezeigt. Ersichtlich ist auch die Zunahme
der Dehnung im umliegenden Geflige mit abnehmender Versprédung der ferritischen Pha-
se.
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Zur Ubersicht sind in Abbildung 4.45 die erreichten globalen Dehnungen im Modell des
Realgefiiges zu Beginn der Rissinitiierung (Start) und nach vollstandiger Trennung (Ende)
des Modells fiir die austenitische und ferritische Phase des Duplexstahls in Abhangigkeit
vom angenommenen Duktilitdtsabfall in der ferritischen Phase dargestellt. Ein Duktilittsab-
fall von 100 % bedeutet Zusammenfall von Zugfestigkeit und 0,2 % Dehngrenze in der
ferritischen Phase, wobei in diesem Fall auch ein Duktilitatsabfall in der austenitischen
Phase angenommen wurde. Der Fall 100 % Duktilitatsverlust wird nachfolgend noch erlau-
tert. Ein Duktilitdtsabfall von 0 % bedeutet, dass in beiden Phasen die Dehnung bei Zugfes-
tigkeit der jeweiligen Phase erreicht wird.
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Abbildung 4.45: Erreichte globale Dehnung in der austenitische und ferritischen Phase bei Rissinitiie-
rung (Start) und vollstdndiger Trennung (Ende) in Abhdngigkeit des angenommenen Duktilitdtsverlus-
tes in der ferritischen Phase

Zu sehen ist, dass kurz nach der Initiierung eines Risses im &-Ferrit auch im Austenit eine
Rissbildung auftritt, unabhangig ob sprédes oder duktiles Versagen der ferritischen Phase
angenommen wird. Mit zunehmendem Duktilitatsverlust in der ferritischen Phase reduziert
sich auch die Dehnung bis zum Erreichen der vollstandigen Trennung des Modells. Fiir den
duktilen Versagensfall und den Fall einer Bruchdehnung von 7 % im Ferrit lie3 sich die
Dehnung bei vollstandiger Trennung des numerischen Modells nicht ermitteln, da die Simu-
lation vorher beendet bzw. abgebrochen war. Dennoch ist der Trend zu einem groReren
Dehnungsintervall zwischen Rissinitiierung und vollstandiger Trennung gut zu erkennen. Mit
zunehmender Versprodung der ferritischen Phase nimmt auch die maximal erreichte globa-
le Dehnung bis zur vollstandigen Werkstofftrennung ab. Das bedeutet, dass allein durch die
Duktilitatsabnahme in der ferritischen Phase ein makroskopisch sprodes Versagen auftritt.
Das numerische Modell lasst also qualitative Aussagen zum Werkstoffversagen unter Ein-
fluss von Wasserstoff zu.

139



4 Ergebnisse und Diskussion

Als zusatzliches Szenario einer moglichen Werkstofftrennung wurde angenommen, dass im
Duplexgefiige ausreichend hohe Wasserstoffkonzentrationen vorliegen, um auch die me-
chanischen Eigenschaften in der austenitischen Phase herabzusetzen. Dazu wurde fiir die
Simulation der Werkstofftrennung in der ferritischen Phase eine Bruchdehnung von 0,2 %
und fir die austenitische Phase von 15 % verwendet. In Abbildung 4.46 sind die entspre-
chenden wahren Vergleichsspannungen und -dehnungen nach von Mises im Modell des
Realgefliges zu verschiedenen Zeitpunkten des Rissfortschrittes dargestellt. In diesem Fall
kommt es schon bei einer globalen Dehnung von 0,2 % zu einer Risseinleitung in der ferriti-
schen Phase, wobei innerhalb der Risspfade gleich mehrere Risse im &-Ferrit initiieren,
Abbildung 4.46a. Mit nur minimal zunehmender globaler Belastung versagt die gesamte
ferritische Phase innerhalb der Risspfade bei einer globalen Dehnung von circa 0,42 %,
und die Risse arretieren zundchst im Austenit, Abbildung 4.46b. Bedingt durch die herab-
gesetzten mechanischen Eigenschaften in der austenitischen Phase kommt es unter mini-
maler Zunahme der globalen Belastung, bei einer globalen Dehnung von circa 2 %, zum
vollstdndigen Versagen des Modells, Abbildung 4.46c. Bei Betrachtung der resultierenden
Dehnungen (Abbildung 4.46d) zeigt sich ein ahnliches Bild wie fir den Fall des spréden
Versagens in der ferritischen Phase, vergleiche Abbildung 4.42d. Insgesamt ist die plasti-
sche Verformung im Geflige aber auch in der austenitischen Phase entlang des Risspfades
geringer.
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Abbildung 4.46: Wahre Vergleichsspannung und -dehnung (von Mises) im Duplexgefiige, bei Wirkung
hoher Wasserstoffkonzentrationen
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Zusammenfassend lasst sich festhalten, dass unabhéngig von der Anzahl der Risspfade im
Modell des Realgefiiges oder dem angenommenen Versagenskriterium die Risse im glei-
chen Bereich des Gefiiges innerhalb desselben Risspfades initiieren. Daher kann hier be-
statigt werden, dass schmale taillierte Bereiche in der ferritischen Phase, welche von
gréBeren austenitischen Inseln umgeben und langs zur Belastungsrichtung orientiert sind,
risskritische Bereiche im Geflge darstellen. Im Vergleich der Simulation unter Nutzung
eines einzelnen Risspfades und der Simulation mit mehreren Risspfaden im Gefiige sind
deutliche Unterschiede fiir die sprode Werkstofftrennung zu erkennen. In diesem Fall sind
Bereiche mit hohen ferritischen Anteilen besonders kritisch. Im Versagensfall treten hier
grofRe Werkstofftrennungen im Geflige auf und die restlichen austenitischen Areale versa-
gen durch eine hohe Beanspruchung schneller. Zudem besteht hier auch die Mdglichkeit
der Akkumulation hoher Wasserstoffkonzentrationen, da der Wasserstofftransport im
Duplexgefiige primar tber die ferritische Phase erfolgt.

Die Ergebnisse der numerischen Simulation zeigen, dass die vorgestellten numerischen
Herangehensweisen eine Werkstofftrennung unter Einfluss von Wasserstoff qualitativ sehr
gut abbilden kénnen. Zudem lasst sich mit der verwendeten ,node-release” Technik die
Kerbwirkung der scharfen Rissspitzen in der austenitischen Phase beriicksichtigen. Die
EET-Technik bietet den Vorteil der Simulation einer Werkstofftrennung unabhéangig von
vordefinierten Risspfaden. Somit lassen sich risskritische Bereiche im Gefiige ermitteln.
Jedoch wird im Fall des spréden Versagens die starke Kerbwirkung der bereits initiierten
Risse im Geflige nicht so effektiv beriicksichtigt wie bei der ,node-release“ Technik. Den-
noch sollten beide Methoden zur Simulation der Werkstofftrennungen genutzt werden, um
qualitative Aussagen zum mdoglichen Rissverlauf tatigen zu kdnnen. Mit beiden Techniken
Iasst sich die Beanspruchung in den Phasen des Duplexstahls in Abhangigkeit der makro-
skopischen Belastung ermitteln. Somit ist die Ubertragbarkeit von Ergebnissen zwischen
der Mesoebene und dem makroskopischen Verhalten des Duplexstahls gewahrleistet.
Folglich kann durch die Simulation der Werkstoffirennung, des Wasserstofftransports und
der Phasenspannungen und -dehnungen ein nutzlicher Beitrag zum Verstandnis der was-
serstoffunterstitzten Werkstoffschadigung in Duplexstahlen geleistet werden. Auch lassen
sich durch die Ubertragbarkeit der Ergebnisse Experimente besser erklaren und gegebe-
nenfalls auch optimieren.
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4.4 Begleitende Experimente

Wahrend der Durchflihrung der Simulationen dieser Arbeit ergab sich die Mdglichkeit, an
einer Messzeit an der Beamline EDDI am HZB Berlin zu partizipieren. Es ergab sich die
Méglichkeit das phasenspezifische mechanische Verhalten unter Einfluss von Wasserstoff
in-situ wahrend eines Zugversuches zu untersuchen. Aufgrund der kurzen Vorbereitungs-
zeit konnte eine ausfiihrliche Studie zur Wasserstoffbeladung des Duplexstahls nicht erfol-
gen. Durch die zeitliche Nahe zur Messzeit erfolgte nur eine kurzzeitige Beladung von 72
Stunden mit dem Ziel, eine homogene Wasserstoffkonzentration zumindest in der ferriti-
schen Phase einzustellen. Nach Abschluss der Versuchsreihe zeigte sich jedoch, dass die
Proben nur zum Teil durchgesattigt wurden, wie nachfolgend noch dargestellt. Dennoch
zeigte sich fir die wasserstoffbeladenen Zugproben ein anderes mechanisches Verhalten
als fur die wasserstofffreien Zugproben. An die in-situ Beugungsexperimente anknupfend
wurden erneut (ex-situ) Zugversuche mit wasserstoffbeladenen Proben durchgefiihrt. Die
Proben wurden fiir 96 Stunden bei unterschiedlichen Stromdichten beladen. Ziel war es,
eine hdhere Wasserstoffkonzentrationen bzw. eine homogenere Verteilung des Wasser-
stoffs in der ferritischen Phase zu erreichen, um die schadigende Wirkung des Wasserstoffs
deutlicher herauszustellen. Nachfolgend soll kurz auf die Ergebnisse der ex-situ und in-situ
Zugversuche eingegangen werden. Zeitlich fanden die ex-situ Versuche zwar nach den in-
situ Versuchen statt, fiir einen Vergleich bietet es sich jedoch an, zuerst die Ergebnisse der
ex-situ Versuche zu betrachten.

4.41 Einfluss der Lagerung in Flussigstickstoff auf die Eigenspannungen

Zur Vermeidung einer Wasserstoffeffusion wahrend der Zeit bis zur Durchfiihrung der Zug-
versuche wurden die Zugproben in flissigem Stickstoff gelagert. Wie der Literatur zu ent-
nehmen ist, liegen im Duplexgefliige bereits aus der Herstellung thermisch bedingte
Eigenspannungen in den Phasen vor. Um zu Uberprifen, ob sich die Eigenspannungen in
den Phasen durch die Lagerung bei -196 °C verandern, wurden die Eigenspannungen in
drei diinnen Proben (10 mm x 10 mm 0,2 mm) vor und nach der Lagerung in Flissigstick-
stoff ermittelt. Die Ergebnisse der Eigenspannungsmessung sind in Abbildung 4.47 darge-
stellt.

Es ist zu sehen, dass die Eigenspannungen vor und nach der Lagerung in Flissigstickstoff
innerhalb der Streuung keine Unterschiede zeigen. Auch die Auswertung der zugehdrigen
Halbwertsbreiten der aufgenommenen Beugungsspektren zeigte keine Veranderung. Die
Halbwertsbreite gibt Auskunft Uber die Dichte von Gitterdefekten wie Versetzungen [230].
Tritt eine plastische Verformung im Gefiige auf, so entstehen zum Teil neue Versetzungen
und die Halbwertsbreite andert sich. Daher ist davon auszugehen, dass die Lagerung in
Flussigstickstoff in diesem Fall keinen Einfluss auf die Eigenspannungen im Gefilige hat.

Aus Abbildung 4.47 ist auch zu entnehmen, dass die Hohe der Eigenspannungen in beiden
Phasen, in Langs- (011-033) als auch in Querrichtung (022-033) im Mittel circa 500 MPa be-
trugen. Die Eigenspannungsmessung korreliert sehr gut mit den Ergebnissen von Harjo et
al. [56], die in einem vergleichbaren Duplexstahl &hnliche Eigenspannungsverteilungen
feststellten. Fir die in dieser Arbeit erfolgten Messungen wurde von einem ebenen Span-
nungszustand ausgegangen (o33 = 0). Jedoch zeigen Harjo et al. [56], dass die Spannun-
gen in Dickenrichtung firr eine eindeutige Bestimmung des Spannungszustandes gerade in
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zweiphasigen Geflgen nicht zu vernachlassigen sind. Allerdings ist in diesem Fall anzu-
nehmen, dass aufgrund der geringen Dicken der Proben von 0,2 mm und der oberflaichen-
nahen Messung ein ebener Spannungszustand vorlag und o33 nahezu Null ist.
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Abbildung 4.47: Vergleich der Eigenspannungen (01-033) und (025-033) in der ferritischen und austeni-
tischen Phase des Duplexstahls vor und nach der Lagerung in Fliissigstickstoff

4.4.2 Ergebnisse der Zugversuche

Die Durchfiihrung der Zugversuche erfolgte in der Abteilung 9.1 ,Betriebsfestigkeit und
Bauteilsicherheit® der BAM. Vor Prifbeginn wurden die in Flussigstickstoff gelagerten Pro-
ben kurz in Alkohol aufgetaut und ein taktiler Dehnungsaufnehmer angebracht. Die Probe
wurde bis zum Versagen belastet und anschlieRend eine der Probenhalften wieder in Flis-
sigstickstoff eingelagert. Von dieser Probenhalfte wurde der Zugprobenkopf entfernt und
der verbleibende Messbereich zur Bestimmung der Wasserstoffkonzentration genutzt. Die
zweite Probenhalfte diente der Charakterisierung der Bruchtopographie im Rasterelektro-
nenmikroskop (REM). In Tabelle 4.1 sind die ermittelten mechanischen Kennwerte der
wasserstofffreien und -beladenen Zugproben sowie die entsprechenden Wasserstoffgehal-
te aufgelistet. Fir die unbeladenen Zugproben erfolgte ebenfalls eine Messung der Was-
serstoffkonzentration, um den Grundgehalt des aus der Herstellung stammenden
Wasserstoffs zu bestimmen. In Abbildung 4.48 sind die ermittelten FlieBkurven der Proben
dargestellt.

Zu sehen ist, dass der Wasserstoff die mechanischen Eigenschaften mehr in der Dehnung
als in der Spannung herabsetzt, da die Duktilitat des Werkstoffes stark reduziert wird. Unter
Einfluss von Wasserstoff wird nur noch eine Zugfestigkeit von Ry, ~ 700 MPa bei einer
Gleichmafdehnung von Ag ~ 4,3 % erreicht. Das heiRt, dass die Festigkeit um circa 5 %,
hingegen die Dehnung um circa 78 % reduziert wurde. Jedoch ist ersichtlich, dass die
FlieBkurven der wasserstoffbeladenen Zugproben dennoch eine sehr hohe Bruchdehnung
aufweisen. Bereits wahrend der Zugprifung waren etwa bei einer globalen Dehnung zwi-
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schen 10 % und 12 % auf der Oberflache der Zugprobe mehrere Anrisse zu erkennen,
Abbildung 4.49. Auch andere Autoren kénnen in Zugversuchen unter Einfluss von Wasser-
stoff Risse an der Oberflache der Zugproben feststellen [186, 193, 194].

Tabelle 4.1: Ermittelte mechanische Kennwerte und Wasserstoffkonzentrationen der beladenen und
unbeladenen Zugproben

BAM 3 BAM 4 BAM 1 BAM 2 BAM 5 BAM 6
Rpo2 in MPa 576 565 582 579 579 556
Rm in MPa 746 740 698 700 700 690
Agin % 19,6 19,9 4,6 4,7 3,8 43
Ain % (l. = 35 mm) 36,5 35,5 33,5 27,5 26 38,5
jup in mA/cm? 0 0 74 74 15 15
tup in h 0 0 96 96 96 96
HD in Nml/100 g ~1 ~1 163 159 149 163

Nach Betrachtung der Bruchflache zeigte sich am oberflachennahen Rand der Zugprobe
eine makroskopisch spréde Bruchtopgraphie, Abbildung 4.50b. Im Kern der Zugprobe war
eine Uberwiegend duktile Bruchtopographie mit vereinzelten spréden Bruchflachen bzw.
Flachen ohne erkennbare Verformung auszumachen, Abbildung 4.50c und Abbildung
4.50d. Diese Bruchtopographie zeigt, dass groRe Mengen Wasserstoff im randnahen Be-
reich gewirkt haben und geringere Wasserstoffkonzentrationen im Kern der Zugprobe vor-
handen waren. Deshalb ergeben sich Spannungs-Dehnungs-Kurven, die Anzeichen einer
Duktilitatsabnahme als auch duktilen Versagens des Restquerschnittes zeigen.
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Abbildung 4.48: Technische Spannungs-Dehnungs-Kurven beladener und wasserstofffreier Zugpro-
ben
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Abbildung 4.49: Makroskopische Rissbildung an der Oberfladche der wasserstoffbeladenen Zugprobe

Zunachst versagte der aullere sprode Randbereich der Zugprobe, was die deutliche Ab-
nahme der Gleichmaflidehnung zeigt. Unter Zunahme der auf3eren Last versagte die Zug-
probe im Kern duktil unter hoher Kerbwirkung durch die bereits vorhandenen spréden Risse
an der Probenoberfliche und minimaler Einschnirung. Der nahezu lineare Abfall der
Spannungs-Dehnungs-Kurven der wasserstoffbeladenen Proben kann durch ein Fortschrei-
ten der oberflachennahen Risse und somit eine zunehmende Verkleinerung des Restquer-
schnittes begriindet sein. Fir die Umrechnung des Kraft-Weg-Verlaufes in die Spannungs-
Dehnungs-Kurve wurde aber nur der Ausgangsquerschnitt der Probe im unverformten
Zustand bericksichtigt. Zudem besteht die Mdoglichkeit, dass der spréde Rand eine
Stitzwirkung hat und die Verformung des Zugprobenkerns behindert. Je nach Lage der
sproden Anrisse zueinander ergibt sich auch ein anderer Restquerschnitt, der noch ein-
schniren kann, und somit auch eine andere Bruchdehnung. Bei vollstandiger Durchsatti-
gung des Gefiiges mit Wasserstoff hatte die Zugprobe wohimdglich restlos sprode ohne
weitere Verformung nach Erreichen der Zugfestigkeit bzw. 0,2 % Dehngrenze versagt.
Einem Nachweis mit durchgesattigten Zugproben muss in dieser Arbeit jedoch schuldig
geblieben werden. Dennoch zeigt die Literatur (Kapitel 2.3.3), dass mit zunehmenden Was-
serstoffkonzentrationen die Duktilitdt der Duplexwerkstoffe deutlich reduziert wird und sich
die Zugfestigkeit der 0,2 % Dehngrenze annahert.

In Abbildung 4.50a ist zu sehen, dass der spréde Randbereich in Walzrichtung (blaue Fla-
che) mit circa 300 um Breite groer ist als parallel zur Walzrichtung (rote Flache, 90 pm).
Die unterschiedliche GréRe der sproden Flachen im Randbereich ergibt sich aus dem bes-
sern Transport von Wasserstoff in Walzrichtung (langs der Gefugeorientierung). Da der
Wasserstoff aufgrund der Orientierung des Gefliges in Walzrichtung besser diffundiert, ist in
dieser Richtung auch eine héhere Menge an Wasserstoff von der Oberflache in die Tiefe
des Werkstoffes transportiert worden. Somit ist auch ein grofierer Bereich durch hohe Was-
serstoffkonzentrationen beeinflusst, der dann spréde versagt. Die makroskopische Ver-
sprodung des Randbereiches in wasserstoffbeladenen Zugproben haben auch andere
Autoren in ihren Arbeiten feststellen kénnen [185, 186, 193]. Im Bereich des makroskopisch
spréden Randes der Probe sind Spaltbruchflachen als auch Flachen duktilen Gewaltbruchs
(linker Bildrand, Abbildung 4.50b) zu finden. Die duktil verformten Areale deuten auf auste-
nitische Bereiche im Gefiige hin. In der Literatur lassen sich dhnliche Bruchtopographien flr
die austenitische Phase von Duplexstadhlen unter Einfluss von Wasserstoff feststellen (Kapi-
tel 2.3.3) und werden als ,ductile tearing“ deklariert [15, 54, 75]. Das bedeutet, dass trotz
der hohen Wasserstoffkonzentrationen, welche in gréReren Anteilen nahe der Oberflache
situiert waren, die austenitische Phase noch ein hohes Mal} an Duktilitat besal}.
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a) Ubersicht der Bruchfiéche mit spréden Rand- b) Bruchtopographie Detail A
bereichen (blaue und rote Fldache) sowie Walz-
richtung und Ort der Detailaufnahmen

(04 o

¢) Bruchtopographie Detail B d) Bruchtopographie Detail C
Abbildung 4.50: REM-Aufnahmen der Bruchfldche einer wasserstoffbeladener Zugprobe

Aber auch im Kern der Zugprobe sind zum einen gréfRere Bereiche ohne erkennbare Ver-
formung (Abbildung 4.50c) als auch viele kleine spréde Flachen innerhalb der duktilen
Bruchtopographie zu finden, Abbildung 4.50d. Auch hier muss Wasserstoff auf die mecha-
nischen Eigenschaften gewirkt haben, jedoch war die Wasserstoffkonzentration in diesen
Bereichen weitaus geringer. Denkbar ist, dass der Wasserstoff innerhalb der ferritischen
Phase des Werkstoffes auch in tiefere Bereiche der Zugprobe transportiert wurde und so
die mechanischen Eigenschaften, vornehmlich die des &-Ferrits, herabgesetzt hat. Dadurch
ware die sprode Bruchtopographie in duktiler Umgebung erklarbar. Solch fraktographische
Erscheinungen wie in Abbildung 4.50d gezeigt, werden auch in der Literatur mehrfach fir
Duplexstahle beschrieben [75, 185, 188, 191] und zumeist mit geringen, im Geflige wirken-
den Wasserstoffkonzentrationen in Verbindung gebracht. So berichten zum Beispiel Altstet-
ter und Koautoren [75, 191] von diesen flachen Flachen in duktiler Bruchtopographie bei
Wasserstoffkonzentrationen von 4 wt.-ppm (~4,5 Nml/100 g Fe).
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Zusammenfassend lasst sich festhalten, dass der Einfluss von Wasserstoff auf die mecha-
nischen Eigenschaften des Duplexstahls makroskopisch in einer Herabsetzung des Deh-
nungsvermogens sichtbar wird. Die kurzen Beladungszeiten reichen nicht aus, um den
Wasserstoff homogen in der Zugprobe zu verteilen. Oberflachennah flihren hohe Wasser-
stoffkonzentrationen zum makroskopisch spréden Versagen im Randbereich, wobei eine
detailliertere Betrachtung des spréden Randbereichs neben Spaltbruchflachen auch duktile
Bruchtopographien zeigte. Hingegen liegen im Kern der Zugprobe geringere Wasserstoff-
konzentrationen vor und der Werkstoff versagt hier iberwiegend duktil. Dennoch sind auch
im Kern Bruchflachen ohne plastische Verformung auszumachen. Die unterschiedliche
Breite des makroskopisch spréden Randbereiches quer und parallel zur Walzrichtung lasst
sich Uber das Wasserstofftransportverhalten erklaren und korreliert mit der zligigen Diffusi-
on in Langsrichtung der Gefligeorientierung.

4.4.3 Ergebnisse der in-situ Beugungsexperimente im Zugversuch

Vor Durchfuihrung der in-situ Beugungsexperimente wurde zunachst am Versuchsstand der
Beamline EDDI am HZB Berlin mit der dort zur Verfugung stehenden Zugpriifmaschine ein
Zugversuch ohne Messung der Phasenspannungen durchgefiihrt. Dieser diente der Auf-
nahme der Spannungs-Dehnungs-Kurve unter Beriicksichtigung der Maschinensteifigkeit
zur Festlegung der Haltepunkte fiir die Beugungsmessung an der belasteten Probe. An den
jeweiligen Haltepunkten wurde eine Messung der phasenspezifischen Spannungen durch-
gefuhrt. Dazu wurde die Probe in 11 aquidistanten Winkeln bis auf 90° unter gleichbleiben-
der Last durchgekippt. Fir alle Winkel zwischen 0° und 90° wurde jeweils fiir 60 Sekunden
ein Beugungsspekirum aufgenommen, um die Reaktionsspannungen in den beiden Pha-
sen berechnen zu kénnen. Im plastischen Bereich der Kurve wurde vor Durchfihrung der
Messung gewartet, bis die Probe relaxiert war. Bedingt durch den Verlauf der Spannungs-
Dehnungs-Kurve ist der in-situ Zugversuch bis 6 kN kraftgeregelt und danach bis zum Ver-
sagen weggeregelt erfolgt, wobei fir die Wegregelung ein relativer Verfahrweg genutzt
wurde. Fir die wasserstoffbeladene Zugprobe ist dabei im plastischen Bereich eine feinere
Aufldsung mit zwei weiteren Haltepunkten gewahlt worden als fiir die wasserstofffreie Zug-
probe, um das phasenspezifische mechanische Verhalten in diesem Bereich besser zu
erfassen. Im Vorversuch zeigten sich im Bereich der zusatzlich eingefiigten Haltepunkte
bereits die Risse an der Zugprobenoberflache. Aufgrund des begrenzten Kolbenweges der
Zugpriufmaschine und der gewahlten Probengeometrie war ein Zugversuch bis zum duktilen
Versagen der Zugprobe nicht mdéglich. Jedoch wurde in allen Féllen die Zugfestigkeit des
Werkstoffes erreicht. Da diese Versuche zeitlich vor den ex-situ Zugversuchen stattfanden,
war die unvollstandige Sattigung der Zugprobe und der damit verbundene sprode Randbe-
reich noch nicht bekannt.

Nach Beendigung der in-situ Beugungsexperimente wurden analog zu den ex-situ Zugver-
suchen die Wasserstoffkonzentrationen als auch die Bruchtopographien ermittelt. Die Was-
serstoffkonzentration in den Zugproben betrug 84 Nml/100 g Fe. Zum Vergleich wurde
auch der Wasserstoffgehalt der Referenzprobe bestimmt, welche unter den gleichen Be-
dingungen mit Wasserstoff beladen und wahrend der gesamten Versuchszeit in flissigem
Stickstoff gelagert wurde. Die Wasserstoffkonzentration der Referenzprobe betrug
87,5 Nml/100 g Fe. Das bedeutet, dass wahrend der knapp flinfstindigen Versuchsdurch-
fuhrung ein Wasserstoffverlust von unter finf Prozent auftrat. Fir die in-situ Beugungsexpe-

147
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rimente ergab sich trotz der geringeren Wasserstoffkonzentration die gleiche Bruchtopo-
graphie wie in den ex-situ Versuchen, Abbildung 4.51.
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a) Ubersicht der Bruchfiéche mit spréden Rand- b) Bruchtopographie Detail A

bereichen sowie Walzrichtung und Ort der De-
tailaufnahmen
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¢) Bruchtopographie Detail B d) Bruchtopographie Detail C

Abbildung 4.51: REM-Aufnahmen der Bruchfldche einer wasserstoffbeladener Zugprobe aus den in-
situ Beugungsexperiment im Zugversuch

Nachfolgend werden zunachst die globalen Spannungs-Dehnungs-Kurven der wasserstoff-
freien und -beladenen Zugproben des in-situ Beugungsexperimentes vergleichend zu den
Kurven der ex-situ Zugversuche dargestellt. AnschlieRend wird auf die phasenspezifischen
Spannungs-Dehnungs-Kurven der in-situ Zugversuche eingegangen.
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4.4.3.1Vergleich der makroskopischen Spannungs-Dehnungs-Kurven der ex-situ
Zugversuche und der in-situ Beugungsexperimente

In Abbildung 4.52 sind die makroskopischen Spannungs-Dehnungs-Kurven aus den in-situ
Beugungsexperimenten den Kurven der ex-situ Zugversuche gegenubergestellt. Zudem
sind im Diagramm die Zugfestigkeiten und die zugehdrigen GleichmaRRdehnungen der ex-
situ Zugversuche gezeigt. Im Vergleich der Kurven ist zu sehen, dass die jeweiligen Kurven
mit und ohne den Einfluss von Wasserstoff qualitativ die gleichen Verlaufe aufweisen. Be-
dingt durch die Unterbrechung des Zugversuches an den Haltepunkten findet im plasti-
schen Bereich des Werkstoffes eine Relaxation statt und die Spannungen bauen sich durch
plastische Verformung im Material ab. Die wasserstofffreie Zugprobe (schwarze Kurve)
erreicht im weggesteuerten Bereich die gleiche Spannung wie im ex-situ Versuch. Ein leich-
ter Anstieg der Spannung ist zu verzeichnen, da die Probe durch die Relaxation etwas
starker verfestigt. Im Vergleich dazu ist fir die wasserstoffbeladene Zugprobe (blaue Kurve)
festzustellen, dass die Relaxation zu Beginn im Bereich der Kraftregelung weniger stark
ausfallt. Der zurtickgelegte Weg (Dehnung) am letzten Haltepunkt der Kraftregelung ist im
Vergleich zur unbeladenen Zugprobe geringer. Hier wird wahrend der Relaxation ein circa
40 % geringerer Weg aufgezeichnet, was einer weniger starken makroskopischen Dehnung
entspricht. Im Bereich der Wegregelung ist ein etwas grofierer Abfall der Spannung am
Haltepunkt, von 100 MPa im unbeladen Zustand und 120 MPa im beladen Zustand, zu
verzeichnen.
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Abbildung 4.52: Vergleich der makroskopischen Spannungs-Dehnungs-Kurven aus den in-situ Beu-
gungsexperimenten mit den Kurven der ex-situ Zugversuche

Der Einfluss von Wasserstoff auf die mechanischen Eigenschaften des Duplexstahls ist bei
Betrachtung der makroskopischen Spannungs-Dehnungs-Kurven offensichtlich. Die gerin-
gere Relaxation der wasserstoffbeladenen Zugproben lasst sich mit Hilfe der Plastizitats-
theorie (Kapitel 2.3.2) erklaren. Jedoch lasst sich nicht festlegen ob priméar ein ,softening®
oder ein ,hardening” stattgefunden hat, da in diesem Fall mehrere Faktoren Einfluss ausi-
ben. Zum einen ist die Wasserstoffkonzentration innerhalb der Zugprobe sehr inhomogen
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verteilt, was auch zur makroskopisch spréden Rissbildung in den Randbereichen fiihrt. Zum
anderen kann die Rissbildung in den Phasen des Duplexstahls unterschiedlichen Mecha-
nismen unterliegen. Zumal in den Phasen selbst auch eine unterschiedliche Wasserstoff-
konzentration vorliegt und die Phasen unterschiedlich auf Wasserstoff reagieren. So
kénnen zum Beispiel Abraham und Altstetter [183] flr einen austenitischen Stahl zunachst
ein ,hardening” Effekt feststellen. Mit Zunahme der Wasserstoffkonzentration nimmt die
Verfestigung jedoch wieder ab und es stellt sich eine Diskontinuitat der FlieRgrenze ein,
berichten die Autoren. Zudem kann die Spannungs-Dehnungs-Verteilung in den Phasen
sehr unterschiedlich sein, wie in Kapitel 4.2 bereits gezeigt wurde. All diese Effekte wirken
auf die Rissinitiierung und den Rissfortschritt.

Fir eine Verfestigung, das heilt, eine erschwerte Versetzungsbewegung (Kapitel 2.3.2),
wirde sprechen, dass der Werkstoff unter Einfluss von Wasserstoff weniger stark relaxiert
und héhere Spannungen erreicht werden. In Verbindung mit einer Verfestigung wird zu-
meist eine spréde Bruchflache assoziiert wie sie am Rand und vereinzelt im Kern der Zug-
probe zu finden ist. Im Fall des ,softening“ bzw. einer Entfestigung wird von einer sehr
lokalen Herabsetzung der FlieBgrenze ausgegangen, was dem HELP-Mechanismus [148]
entspricht, wodurch die Versetzungsbewegung erleichtert wird. In Verbindung mit dem
HELP-Mechanismus wird haufig eine duktile Bruchtopographie beschrieben, wobei durch
das sehr lokale FlieRen auch kleinere Gribchen (engl.: dimples) entstehen [79]. Zumeist
wird ein ,softening“ bei geringen Dehnraten und haufig nur in reinen Metallen beobachtet
[79]. Lynch [79] beschreibt zudem, dass ein eventuelles ,softening” durch die Effekte des
shardening“ verdeckt werden kann.

Unter Berlcksichtigung dieser Aussagen kommt das beobachtete Verhalten eher einer
Verfestigung naher. Da aber auch ein hoher Anteil duktiler Bruchtopographie vorliegt, ist ein
,softening“ nicht auszuschlieRen.

4.4.3.2Phasenspezifische Auswertung der in-situ Beugungsexperimente

Im Folgenden sollen die unter Last ermittelten Spannungen in der austenitischen und ferri-
tischen Phase des Duplexstahls beschrieben werden. Die Phasenspannungen werden
dabei Uber die Grundgleichung der réntgenographischen Spannungsanalyse aus den ge-
messenen Gitterabstdnden berechnet, Kapitel 3.3 ([230]). Da die Messung im Modus
Transmission durchgefiihrt wurde, Iasst sich iiber das verwendete sin’y Verfahren zur
Auswertung nur die Differenzspannung aus der Spannung in Zugrichtung (o41) und der
Spannung quer zur Zugrichtung (o33) ermitteln. Das heilt, dass die ermittelten Phasen-
spannungen quasi nur den deviatorischen Anteil der Spannungen wiedergeben. So kann
sich eine gemessene Spannung von (011-033) =0 aus einer positiven Spannung von
100 MPa in g11-Richtung und einer positiven Spannung von 100 MPa in o33-Richtung erge-
ben. Die Hohe der Spannung o33 ist jedoch nicht bekannt. Zudem beeinflussen auch ,load
sharing® Effekte die ermittelten Phasenspannungen [60, 63]. Dennoch lassen sich so Aus-
sagen zur phasenspezifischen mechanischen Reaktion auf eine aulere makroskopische
Last treffen. Die so ermittelten Phasenspannungen sind Spannungsmittelwerte der in den
Phasen inhomogen verteilten Spannungen.
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In Abbildung 4.53 sind die Phasenspannungen der wasserstofffreien Zugprobe verglei-
chend zum makroskopischen Verhalten des Duplexstahls (ex-situ Zugversuche) dargestellt.
Die Spannungen sind uber die jeweils makroskopisch aufgenommenen Dehnungen abge-
tragen. Zu sehen ist, dass die phasenspezifischen Spannungen der austenitischen Phase
héher sind als die Spannungen der ferritischen Phase. Scheinbar tragt die austenitische
Phase in diesem Fall die gréfRere Last bzw. sind die Reaktionsspannungen in dieser Phase
héher. Jedoch besteht hier keine Kenntnis tber die vorliegenden thermisch bedingten Ei-
genspannungen bzw. die thermisch bedingten Dehnungen. Aus der in Kapitel 2.2 diskutier-
ten Literatur geht hervor, dass in der austenitischen Phase zumeist thermisch bedingte
Zugeigenspannungen und in der ferritischen Phase Druckeigenspannungen vorliegen. In
der Arbeit von Harjo et al. [57] werden die thermisch bedingten Dehnungen fiir die Bestim-
mung der Gitterdehnung, hervorgerufen durch eine auflere Last, von den gemessenen
Gesamtdehnungen abgezogen. Aufgrund der Vorzeichen der thermisch bedingten Deh-
nungen ergibt sich dann fiir die ferritische Phase eine héhere Beanspruchung.
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Abbildung 4.53: Phasenspannungen (044-033) der wasserstofffreien Zugprobe im Vergleich zu den
globalen Makrospannungen (oy) aus den ex-situ Zugversuchen

Zu sehen ist auch, dass die Phasenspannungen in beiden Phasen niedriger sind als die
makroskopische Spannung. Hier bleibt aber noch einmal festzuhalten, dass die berechne-
ten Dehnungen nur eine Spannungsdifferenz wiedergeben und die Héhe der Spannungen
quer zur Zugrichtung nicht bekannt sind. Daher ist hier keine direkte Aussage zur Phasen-
spannung in Zugrichtung mdéglich. Dennoch ist der qualitative Verlauf der Kurven ahnlich
dem makroskopischen Verhalten. Bedingt durch die Umstellung von Kraft- auf Wegrege-
lung ist kurzzeitig ein leichter Abfall in den Phasenspannungen der ferritischen Phase zu
erkennen, wahrend die der austenitischen Phase nahezu konstant bleiben. Dieser Abbau
der Spannungen kann durch eine Entlastung im Geflige entstehen. Da dieser Abfall nur in
der ferritischen Phase auftritt, konnte vermutet werden, dass die ferritische Phase stérker
belastet war. Jedoch ist ein Nachweis fiir die héhere Beanspruchung der ferritischen Phase
in dieser Messung nicht zugénglich.
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In Abbildung 4.54 sind die entsprechenden Phasenspannungen der wasserstoffbeladenen
Zugprobe vergleichend den Phasenspannungen der wasserstofffreien Zugprobe sowie den
Makrospannungen aus den ex-situ Zugversuchen mit den wasserstofffreien Zugproben
gegenubergestellt. Zu sehen ist, dass auch hier die Spannung in der austenitischen Phase
hoher ist als in der ferritischen Phase und beide Kurven unterhalb der makroskopischen
Spannung verlaufen. Zudem ist zu erkennen, dass hier eine deutlich geringere Dehnung
erreicht wird, daher ist der Punkt der Umstellung von Kraft- auf Wegregelung auch zu einer
geringeren makroskopischen Dehnung verschoben. Im Vergleich mit der wasserstofffreien
Probe werden hier etwa die gleichen Spannungen in den Phasen erreicht.

Bei Betrachtung der Kurven fallt auf, dass die Phasenspannungen der ferritischen Phase zu
Beginn der plastischen Verformung (Dehngrenze) etwas hoher ausfallen als fiir die wasser-
stofffreie Zugprobe. Dies kdnnte ein Hinweis auf eine Verfestigung in der ferritischen Pha-
se, hervorgerufen durch Wasserstoff, sein. Auch ist aufféllig, dass die Phasenspannungen
nach der Umstellung der Regelung von Kraft auf Weg noch ein zweites Mal abfallen. An
diesem Messpunkt waren auch auferlich auf der Zugprobenoberflache bereits die ersten
Risse erkennbar. Daher kénnte dieser zweite Abfall in den Phasenspannungen mit einer
Entlastung des Gefiiges durch eine Rissbildung im Zusammenhang stehen. Ein ahnliches
Verhalten wurde auch in in-situ Experimenten an einer Duplex-Guss Legierung festgestellt
und mit einer Rissbildung in der ferritischen Phase begriindet [239]. Durch das Versagen
des spréden Randbereichs bei geringen Dehnungen kommt es zur Entlastung in der Zug-
probe. Mit Zunahme der auleren Last steigen die Phasenspannungen wieder an, da der
duktilere Kern jetzt die Last tragt. Ein eindeutiger Nachweis fiir den Einfluss von Wasser-
stoff auf die mechanischen Eigenschaften der Phasen lasst sich aus diesen Kurven jedoch
nicht ableiten. Dennoch sind Merkmale einer Degradation durch Wasserstoff bzw. einer
Werkstoffschadigung vorhanden.
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Abbildung 4.54: Phasenspannungen (04;-033) der beladenen Zugprobe im Vergleich zu dem Phasen-

spannungen der wasserstofffreien Zugprobe und zu den globalen Makrospannungen (oy) aus den ex-
situ Zugversuchen
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Zusammenfassend bleibt fiir die Versuche festzuhalten, dass die hier durchgefuhrten Beu-
gungsexperimente prinzipiell geeignet sind, um den Einfluss von Wasserstoff auf die me-
chanischen Eigenschaften der Phasen des Duplexstahls in-situ zu ermitteln. Bedingt durch
die inhomogene Wasserstoffverteilung in der Zugprobe kommt es jedoch zur Uberlagerung
verschiedener Effekte, die eine eindeutige Aussage fur diese Experimente nicht zulassen.
Makroskopisch war eine Verfestigung durch Wasserstoff feststellbar, die sich in einer gerin-
geren Relaxation an den Haltepunkten dufRerte. Firr die Phasenspannungen war ein leich-
ter Anstieg der Dehngrenze in der ferritischen Phase zu sehen. Die makroskopische
Rissbildung auf der Oberflache der Zugprobe flhrte zu einem Abfall der Spannungen in
beiden Phasen. Auch andere Autoren haben solch einen Abfall der Phasenspannungen
beobachtet und mit einer Rissbildung assoziiert. Um hier jedoch prazisere Aussagen zum
phasenspezifischen mechanischen Verhalten unter Wasserstoff treffen zu kénnen, sollten
optimalere Randbedingungen fiir die Experimente gewahlt werden, damit sich die Effekte
des Wasserstoffs deutlicher abzeichnen.
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5  Schlussfolgerungen

Die Arbeit befasste sich mit der wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung in austeni-
tisch-ferritischen Duplexstahlen, besonders im Duplexwerkstoff X2CrNiMoN 22-5-3
(Wst.-Nr.: 1.4462). Aus der Literatur geht hervor, dass Duplexwerkstoffe eine verbesserte
Resistenz gegenuber einer wasserstoffunterstitzten Werkstoffschadigung aufweisen als
ferritische korrosionsbestandige Stahle. Dennoch traten bei der Verwendung von
Duplexwerkstoffen immer wieder Schadensfélle auf, deren Ursache auf die Wirkung von
Wasserstoff zuriickzufiihren war. Zumeist fuhrt neben hohen lokalen Wasserstoffkonzentra-
tionen auch eine hohe lokale Beanspruchung, z.B. aus der Fertigung resultierend, im ge-
genseitigen Zusammenspiel zur Werkstoffschadigung. Die Klarung der Schadensursache
an den versagten Bauteilen erfolgt zumeist lber Basisversuche und selten mit Hilfe von
Prifketten, bei denen die numerische Simulation eine wesentliche Rolle spielt. Durch die
begleitenden numerischen Analysen lassen sich die Ergebnisse von standardisierten La-
bortests bis hin zu ,full scale” Tests (Bauteilversuche) Ubertragen.

Die Duplexwerkstoffe bieten hier jedoch eine Besonderheit, bedingt durch ihr austenitisch-
ferritisches Geflige. Die austenitische und ferritische Phase unterscheiden sich nicht nur im
mechanischen Verhalten voneinander sondern auch im Wasserstofftransportverhalten.
Daraus ergibt sich auch eine unterschiedliche Empfindlichkeit der Phasen gegentiber einer
Degradation ihrer mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff und somit auch eine
differente Werkstoffschadigung in den Phasen. Die bisherigen numerischen Arbeiten zur
wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung beschrankten sich jedoch auf das makro-
skopische Verhalten. Auch auf der Mesoebene wurde das mechanische Verhalten der
Duplexstéhle bereits numerisch analysiert. Jedoch existiert bisher kein numerisches Modell
zur Abbildung einer wasserstoffunterstitzen Werkstoffschadigung im Duplexstahl auf der
Mesoebene unter Berlcksichtigung lokaler Spannungen und Dehnungen sowie lokaler
Wasserstoffkonzentrationen in den Phasen der Duplexwerkstoffe.

Aus diesem Zusammenhang heraus bestand die Aufgabe darin, ein einfaches numerisches
Modell zu erstellen, welches unter Berlcksichtigung der Wasserstoffverteilung und der
lokalen Beanspruchung die Darstellung der wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung
in den Phasen des Duplexstahls erlaubt. Mit solchen Modellen realer Geflige lasst sich ein
wertvoller Beitrag zur Klarung von Schadigungsmechanismen leisten, um das Verstandnis
fur die wasserstoffunterstutzte Werkstoffschadigung in Duplexwerkstoffen zu verbessern.
Zudem lassen sich mit Hilfe dieser numerischen Herangehensweisen Ergebnisse besser
deuten und zwischen Laborexperiment und realem Bauteil Gbertragen.

Erstmalig wurden das Wasserstofftransportverhalten und die wasserstoffunterstiitzte Werk-
stoffschadigung auf der Mesoebene in den Phasen des Duplexwerkstoffes numerisch ab-
gebildet. Aus den numerischen Analysen lassen sich risskritische Bereiche im Geflge in
Abhangigkeit von der Wasserstoffkonzentration und dem phasenspezifischen mechani-
schen Verhalten ermitteln.

Neben der numerischen Herangehensweise wurde erstmalig versucht, in in-situ Beugungs-
experimenten das phasenspezifische Verhalten der austenitisch-ferritischen Duplexstahle
unter Einfluss von Wasserstoff zu ermitteln.

155



5 Zusammenfassung und Schlussfolgerungen

Aus den Ergebnissen der numerischen Analyse und den Experimenten lassen sich folgen-
de Schlussfolgerungen ableiten:

1.

Der Wasserstofftransport erfolgt im Duplexgefliige bei Raumtemperatur priméar Gber die
ferritische Phase, da der Diffusionskoeffizient um bis zu fiinf Dekaden hoher ist. Inner-
halb kurzester Zeit werden Wasserstoffkonzentrationen in Héhe der Sattigungskonzent-
ration des &-Ferrits erreicht. Die Diffusion des Wasserstoffs in die austenitische Phase
bendtigt weitaus mehr Zeit, weshalb die Wasserstoffkonzentration im Austenit nur all-
mahlich zunimmt. Im Zusammenhang mit dem geringeren Verformungsvermdgen der
ferritischen Phase ergibt sich daraus im ersten Ansatz ein erhéhtes Risiko einer was-
serstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung in der ferritischen Phase des Duplexstahls.
Makroskopisch resultiert aus dem unterschiedlichen Transportverhalten der Phasen ei-
ne Abhangigkeit der Wasserstoffdiffusion von der Orientierung der austenitischen und
ferritischen Phase im Duplexgeflige. Die Diffusion langs der Gefligeorientierung bzw.
der Orientierung der ferritischen Phase verlauft schneller. Quer zur Gefiigeorientierung
ergeben sich verwundene Diffusionspfade in der ferritischen Phase, was langere Diffu-
sionszeiten bedingt. Die Ergebnisse des numerisch simulierten Wasserstofftransports
im Duplexstahl stehen in guter Ubereinstimmung mit experimentellen Ergebnissen aus
der Literatur.

Eine beschleunigte Diffusion an der Phasengrenze bewirkt zu Beginn der Wasserstoffe-
inbringung eine etwas schnellere Sattigung der ferritischen Phase. Ist im &-Ferrit des
Duplexstahls erst eine homogene Wasserstoffverteilung erreicht, geht der Effekt der be-
schleunigten Diffusion verloren und die Diffusion des Wasserstoffs in der austenitischen
Phase wird der geschwindigkeitsbestimmende Faktor des Wasserstofftransports. Je-
doch kann die schnellere Sattigung des d-Ferrits zu einer frilheren Rissbildung fiihren,
da die Rissinitiierung in Duplexstahlen zumeist an der Phasengrenze im &-Ferrit einsetzt
und entsprechend hohe Wasserstoffkonzentrationen dies beglinstigen. Eine verzogerte
Diffusion an der Phasengrenze (Trapping) wirkt als zusatzliche Barriere fir den Was-
serstofftransport in den Austenit, sodass fur die Sattigung der austenitische Phase weit-
aus mehr Zeit bendtigt wird im Vergleich zum ungehinderten Wasserstoffeintritt in diese
Phase. Aus der Literatur geht hervor, dass sich beide Phdnomene nicht gegenseitig
ausschlielen miissen. Eine Phasengrenze dient also als Pfad erhohter Diffusion und
gleichzeitig wird die Diffusion des Wasserstoffs von der Phasengrenze (,lockerer*
Atomverbund) in das jeweilige Kristallgitter erschwert. Fir Experimente zur Wasser-
stoffbeladung von Duplexstahlen sollten daher langere Beladungszeiten genutzt wer-
den, um die vollstaindige und homogene Sattigung des Duplexgefiiges zu
gewahrleisten.

. Ausgehend von einer homogen verteilten Wasserstoffkonzentration verbleiben bei der

Effusion héhere Mengen an Wasserstoff, auch nach langeren Effusionszeiten in der
austenitischen Phase des Duplexstahls. In der ferritischen Phase hingegen wird die
Wasserstoffkonzentration, bedingt durch den héheren Diffusionskoeffizienten, schneller
abgebaut. Dieses Verhalten korreliert sehr gut mit experimentellen Ergebnissen von
ToF-SIMS Untersuchungen an deuteriumbeladenen Proben aus Duplexstahl. Fiir den
Fall des Trapping an der Phasengrenze wird eine Reduktion der Wasserstoffkonzentra-
tion in der austenitischen Phase zusatzlich erschwert. Dennoch kann durch mechani-
sche oder thermische Beanspruchung des Gefliges eine Freisetzung des Wasserstoffs
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in die ferritische Phase erfolgen und somit zur Rissbildung flhren. Im Austenit selbst
kénnen hohe Wasserstoffkonzentrationen zu einem veranderten Verformungsverhalten
fuhren und einen schnelleren Rissfortschritt begtinstigen. Die Literatur zeigt, dass Was-
serstoff ein martensitisches Umklappen des Austenits begiinstigen kann. Auch haben
ToF-SIMS Experimente gezeigt, dass es im Austenit durch die Wirkung von Wasserstoff
zu einer Zwillingsbildung und entlang der Zwillinge zu einer parallelen Rissbildung
kommen kann. Dabei kann die Rissbildung auch ohne eine zusatzliche duf’ere mecha-
nische Beanspruchung erfolgen. Zudem beeinflussen hohe Wasserstoffkonzentrationen
die Versetzungsbewegung in der austenitischen Phase und kdnnen somit eine Rissbil-
dung im Austenit begtnstigen.

. Aus der resultierenden Erstarrungsmorphologie der Schweifnahtgeflige von Duplex-
stdhlen ergibt sich im Vergleich zum Grundwerkstoff ein stark verzdgerter Wasser-
stofftransport. Die Gefiigestruktur (Widmanstatten-Struktur) fiihrt zu stark verwundenen
Diffusionspfaden bzw. zu sehr geringen Diffusionsquerschnitten in der ferritischen Pha-
se. Werden grofe Mengen an Wasserstoff z.B. Giber den Schweil3prozess in den Werk-
stoff eingebracht, so verbleiben auch groRere Mengen an Wasserstoff iber einen
langeren Zeitraum in der ferritischen Phase, da diese teilweise vollstandig vom Austenit
umschlossen ist. Zusatzlich wird der Wasserstoff an Chromnitriden im &-Ferrit getrappt.
Daher bleibt fir einen langeren Zeitraum die Gefahr der wasserstoffunterstitzten Werk-
stoffschadigung bestehen. Aus diesem Grund ist mit einer erhéhten Gefahr fir die was-
serstoffunterstiitzte Werkstoffschadigung in den SchweiRnahtgefligen des Duplexstahls
zu rechnen.

Unter der Annahme des ebenen Spannungszustandes ergibt sich fir die numerisch
ermittelten technischen Spannungs-Dehnungs-Kurven im zweidimensionalen, im drei-
dimensionalen Modell und im Modell des Realgefiiges eine gute Ubereinstimmung mit
den experimentell ermittelten Werten. Mit den unterschiedlichen, angenommenen me-
chanischen Eigenschaften der Phasen lassen sich sehr ahnliche makroskopische
Spannungs-Dehnungs-Verlaufe erzeugen. Ein Riickschluss vom makroskopischen Ver-
halten auf die mechanischen Eigenschaften der Phasen ist nicht mdglich und es sollte
daher im Zusammenhang mit einer wasserstoffunterstiitzten Rissbildung immer das
phasenspezifische Verhalten beriicksichtigt werden.

Die aus der phasenspezifischen Beanspruchung berechneten makroskopischen Span-
nungs-Dehnungs-Kurven des einfachen Modells befinden sich in sehr guter Uberein-
stimmung mit den theoretischen Annahmen fiir das mechanische Verhalten von
zweiphasigen Gefligen. Die berechneten Spannungs-Dehnungs-Kurven aus dem Mo-
dell des Realgefiiges zeigen ebenfalls eine gute Ubereinstimmung mit den experimen-
tellen Werten. In diesem Zusammenhang kann die Giiltigkeit der Mischungsregel nach
Tamura et al. [50] zur Berechnung der makroskopischen Spannungen und Dehnungen
aus dem phasenspezifischen Spannungs-Dehnungs-Verhalten bestatigt werden.

Fir beide Falle des phasenspezifischen mechanischen Verhaltens war ersichtlich, dass
die weichere Phase immer bevorzugt gedehnt wird und die festere Phase eine hdhere
Spannung aufweist. Jedoch resultiert nur fir den ersten Fall des phasenspezifischen
Verhaltens (keine Uberschneidung der Spannungs-Dehnungs-Kurven) eine héhere
plastische Verformung der austenitischen Phase, wie es auch fiir experimentelle Unter-
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10.

suchungen beschrieben wird. Zudem hat sich im ersten Fall des phasenspezifischen
mechanischen Verhaltens ein Unterschied der makroskopischen Spannungs-
Dehnungs-Kurven fir die Belastung quer und langs der Gefligeorientierung gezeigt.
Dieses Verhalten entspricht der in der Literatur diskutierten Anisotropie der mechani-
schen Eigenschaften in Anhangigkeit der Walzrichtung, welche neben der Textur der
Phasen auch durch die zeilige Anordnung der austenitischen und ferritischen Phase
bedingt wird.

Die makroskopische Belastung des Duplexstahls ergibt lokal in den Phasen eine weit-
aus hdéhere Beanspruchung. Bereits im makroskopisch elastischen Bereich treten lokal
plastische Verformungen in den Phasen auf und es kann bei ausreichend hohen Was-
serstoffkonzentrationen bereits zu einer Schadigung des Gefliges kommen. Die inho-
mogene Verteilung der Spannungen und Dehnungen in den einzelnen Phasen resultiert
aus der Form und Anordnung der Phasen zur Belastungsrichtung. In Abhangigkeit vom
mechanischen Verhalten der austenitischen und ferritischen Phase ergibt sich fir die
festere Phase eine hohe Beanspruchung in taillierten Bereichen, die langs der Belas-
tungsrichtung orientiert sind. In der weicheren Phase sind die hdchst beanspruchten Be-
reiche in schmalen Stegen mit einer Ausrichtung senkrecht zur Belastungsrichtung zu
finden und weitaus lokaler im Geflige verteilt (,hot spots*). Die erzielten Ergebnisse be-
finden sich in sehr guter Ubereinstimmung mit den Ergebnissen numerischer Betrach-
tungen an vergleichbaren Stahlen sowie mit experimentellen Untersuchungen
phasenspezifischer Spannungen und Dehnungen.

Hinsichtlich einer wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung sind beide Félle des
phasenspezifischen mechanischen Verhaltens als kritisch einzustufen. Jedoch erscheint
der erste Fall (5-Ferrit besitzt héhere Festigkeit, keine Uberschneidung der Kurven) bei
Betrachtung der erzielten Ergebnisse sinnvoller, da sich in diesem Fall mehrere Uber-
schneidungen zum realen  mechanischen Verhalten des  Duplexstahls
X2CrNiMoN 22-5-3 ergeben. Hier konnte im ersten Fall eine Anisotropie der mechani-
schen Eigenschaften in Abhangigkeit der Gefligeorientierung festgestellt werden und es
ergibt sich auch eine héhere plastische Verformung fir die austenitische Phase. Zudem
l&sst sich eine bessere Ubereinstimmung zwischen den simulierten und experimentell
ermittelten phasenspezifischen Spannungen (Beugungsexperimente) in Abhangigkeit
von der makroskopischen Beanspruchung feststellen. Dennoch ist der zweite Fall
(Uberschneidung der Spannungs-Dehnungs Kurven der Phasen) nicht auszuschlieRen
und hinsichtlich einer wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung als ebenso kritisch
einzustufen, da hier bei geringeren makroskopischen Dehnungen (nach Uberschnei-
dung der Kurven) hohere plastische Verformungen in der ferritischen Phase zu ver-
zeichnen sind.

Das numerische Modell des Realgefliges ist in der Lage das makroskopische Verhalten
des Duplexstahls als auch die phasenspezifischen Spannungen und Dehnungen abzu-
bilden. Dadurch lassen sich mit den Simulationen im Vergleich mit modernen Experi-
menten (Beugungsmethoden zur Bestimmung phasenspezifischer Spannungen und
Dehnungen) wertvolle Hinweise zur Beschreibung der lokalen Verformung des Duplex-
gefliges und somit zu moglichen risskritischen Bereichen liefern.
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11.

12.

13.

14.

Die Element-Elimination-Technique (EET) ist eine geeignete Methode, um risskritische
Bereiche im Duplexgeflige in Abhangigkeit des mechanischen Verhaltens und unab-
hangig von vorgegebenen Risspfaden zu lokalisieren. Zudem I&sst sich die Richtung ei-
nes moglichen Rissfortschrittes im Duplexgefiige abschatzen. Dennoch treten bei
Verwendung dieser Methode durch den Wegfall ganzer Werkstoffbereiche starke Kon-
vergenzprobleme auf und eine Werkstofftrennung in der austenitischen Phase lie? sich
mit diesem Modell bisher nicht abbilden. Ferner kann mit dieser Methode keine scharfe
Rissspitze berlcksichtigt werden. Hier ermdglicht die ,node-release“ Technik eine bes-
sere Kontrolle der Konvergenz sowie die Darstellung einer scharfen Rissspitze und die
daraus resultierende Kerbwirkung. Somit erlaubt es das Modell, qualitative Aussagen zu
moglichen Versagensszenarien zu treffen. Generell sollte die numerische Simulation
der wasserstoffunterstiitzten Werkstofftrennung unter Betrachtung mehrerer Risspfade
erfolgen. Insgesamt sollten beide Methoden zur Simulation der Werkstofftrennungen
genutzt werden, um qualitative Aussagen zum mdglichen Rissverlauf tatigen zu kdnnen.

Unabhangig vom verwendeten Modell fiir die Simulation der Werkstofftrennung und der
Beeinflussung der mechanischen Eigenschaften durch Wasserstoff initiieren die Risse
immer innerhalb schmaler taillierter Bereiche in der ferritischen Phase, senkrecht zur
Belastungsrichtung. Daher stellen schmale taillierte Bereiche in der ferritischen Phase,
welche von groReren austenitischen Inseln umgeben und langs zur Belastungsrichtung
orientiert sind, risskritische Bereiche im Geflige dar. Fir hohe Wasserstoffkonzentratio-
nen sind groRe ferritische Bereiche im Duplexgeflige kritische Orte fir den Rissfort-
schritt, da ein schneller Rissfortschritt im &-Ferrit die Beanspruchung in der
austenitischen Phase stark erhdht und somit zur schnellen Trennung des Werkstoffes
fuhrt. Im Fall der sproden Werkstofftrennung lieRen sich zudem im Modell des Realge-
fuges die Arretierung der Risse im Austenit sowie das Auftreten von Sekundarrissen
feststellen, wie es auch in Experimenten haufig beobachtet wird.

Die Simulation der spréden Werkstofftrennung im &-Ferrit fihrt zu einem schnellen
Versagen bei geringen makroskopischen Dehnungen. Im duktilen Versagensfall wird
mehr Zeit fur die vollstandige Werkstofftrennung bendtigt, das bedeutet, im Geflige lie-
gen gréfRere Dehnungsreserven vor und fiir eine vollstandige Werkstofftrennung muss
makroskopisch eine groRere Beanspruchung wirken. Mit zunehmender Versprédung
der ferritischen Phase nimmt die maximal erreichte globale Dehnung bis zur vollstandi-
gen Werkstofftrennung ab. Das heillt, dass allein durch eine Versprédung der ferriti-
schen Phase makroskopisch eine sprode Werkstofftrennung erfolgen kann. Zumal die
lokale Beanspruchung im Geflige weitaus héher ist als die makroskopische Beanspru-
chung und bereits initiierte Risse die Beanspruchung lokal erhohen. Die resultierenden,
numerisch ermittelten Verformungen auf den Rissoberflachen korrelieren sehr gut mit
den experimentell ermittelten Bruchtopographien wasserstoffbeladener Zugproben aus
Duplexstanhl.

Die Ubertragung des makroskopischen mechanischen Verhaltens auf die Phasen des
Duplexstahls und umgekehrt ist mit Hilfe des numerischen Modells des Realgefiiges
moglich und Iasst qualitative Aussagen zur Werkstofftrennung unter Einfluss von Was-
serstoff zu. Die Ergebnisse der numerischen Simulationen korrelieren sehr gut mit Er-
gebnissen aus experimentellen Untersuchungen. Somit lasst sich mit der Simulation der
Werkstofftrennung, des Wasserstofftransports und der phasenspezifischen Spannungen
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und Dehnungen ein nutzlicher Beitrag zum Versténdnis fir wasserstoffunterstitzte
Werkstoffschadigungen in Duplexstahlen sowie zur Aufklarung von Schadensursachen
leisten. Zudem kdénnen experimentelle Ergebnisse besser interpretiert und gegebenen-
falls Experimente optimiert werden.

15. Der Einfluss von Wasserstoff auf die mechanischen Eigenschaften des Duplexstahls
wird makroskopisch in der Herabsetzung des plastischen Verformungsvermdgens
sichtbar. Bedingt durch eine kurze Beladungszeit fihren oberflachennah hohe Wasser-
stoffkonzentrationen zum makroskopisch sproden Versagen im Randbereich und (ber-
wiegend duktilem Versagen im Kern der Zugprobe. Dennoch sind auch im Kern
Bruchflachen ohne plastische Verformung auszumachen. Ahnliche Ergebnisse sind
auch in der Literatur zu finden. Die unterschiedliche Breite des makroskopisch spréden
Randbereiches quer und parallel zur Walzrichtung lasst sich Uber das Wasser-
stofftransportverhalten erklaren und korreliert mit der ziigigen Diffusion in Langsrichtung
der Gefligeorientierung.

16. Beugungsexperimente sind prinzipiell geeignet, um in-situ den Einfluss von Wasserstoff
auf die phasenspezifischen mechanischen Eigenschaften des Duplexstahls zu ermitteln.
Bedingt durch die inhomogene Wasserstoffverteilung in der Zugprobe kommt es jedoch
zur Uberlagerung verschiedener Effekte, die eine eindeutige Aussage fiir diese Experi-
mente erschweren. Makroskopisch auerte sich der Einfluss von Wasserstoff in einer
Verfestigung. Da aber auch ein hoher Anteil duktiler Verformung vorliegt, ist ein ,soften-
ing” nicht auszuschlieRen, zumal ein ,softening“ von den Effekten der Verfestigung ver-
deckt werden kann [79].

17. Fur die Phasenspannungen war ein leichter Anstieg der Dehngrenze in der ferritischen
Phase unter Einfluss von Wasserstoff festzustellen. Die makroskopische Rissbildung
auf der Oberflache der Zugprobe filhrte zu einem Abfall der Spannungen in beiden
Phasen. Auch andere Autoren haben solch einen Abfall der Phasenspannungen beo-
bachtet und mit einer Rissbildung assoziiert. Um hier jedoch prazisere Aussagen zum
phasenspezifischen mechanischen Verhalten unter Wasserstoff treffen zu kénnen, soll-
ten optimale Randbedingungen fiir die Experimente gewahlt werden, damit sich die Ef-
fekte des Wasserstoffs deutlicher abzeichnen.

18. Die Lagerung wasserstoffbeladener Proben aus Duplexstahl in Flissigstickstoff lie
keine Veranderung der Phasenspannungen erkennen. Daher ist davon auszugehen,
dass keine Umlagerung der thermisch bedingten Eigenspannungen erfolgt ist.

Mit der dargestellten Herangehensweise in der numerischen Simulation lassen sich im
Rahmen von Prifketten zur Aufklarung von Schadensursachen und Schadensmechanis-
men in Duplexwerkstoffen wertvolle Erkenntnisse erzielen. Die Modelle sind in der Lage
eine wasserstoffunterstiitzte Werkstofftrennung abzubilden und die Vorgange der Werk-
stofftrennung auf der Mesoebene darzustellen. Mit dem Modell des Realgefiiges des
Duplexwerkstoffes lassen sich zusammen mit modernen Methoden der Werkstoffcharakte-
risierung zusatzliche Informationen zum phasenspezifischen mechanischen Verhalten ge-
winnen.
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Um jedoch prazise Aussagen treffen zu kdnnen, welche kritischen Kombinationen aus
lokaler Beanspruchung und lokaler Wasserstoffkonzentration im entsprechenden Gefiige
zu einer Werkstofftrennung fiihren, muss zunachst eine genauere experimentelle Quantifi-
zierung des mechanischen Verhaltens sowie der Versagenskriterien und lokalen Wasser-
stoffkonzentration in den Phasen des Duplexstahls erfolgen. Hier kann die numerische
Simulation einen entscheidenden Beitrag zur Interpretation experimenteller Ergebnisse
leisten.
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6  Ausblick

Im Zuge der Weiterentwicklung und steigenden Anforderungen an die Wirtschaftlichkeit bei
der Verwendung von Duplexstahlen wurden in den letzten Jahren die Leanduplexstahle
entwickelt und in vielen Bereichen fiir unterschiedliche Komponenten bereits eingesetzt
[44]. Die Leanduplexstahle sind ,magere” Duplexstahle, bei denen der Nickelanteil durch
Mangan substituiert wird, was wirtschaftlichen Vorteile mitbringt [1, 2, 44]. In Verbindung mit
héheren Gewichtsanteilen an Stickstoff lassen sich gleiche Phasenverhaltnisse einstellen
wie in den herkdmmlichen Duplexstahlen [44]. Bedingt durch die veranderte chemische
Zusammensetzung haben die austenitische und ferritische Phase des Leanduplex auch
andere mechanische als auch Wasserstofftransporteigenschaften. Daraus ergibt sich wie-
derum ein verandertes Verhalten in der wasserstoffunterstiitzten Werkstoffschadigung. Im
Zuge der Klarung von Schadensmechanismen und zum Vergleich mit herkdmmlichen
Duplexstahlen sollten hier numerisch als auch experimentell die Ermittlung kritischer Bedin-
gungen fir eine wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschadigung erfolgen.

Zukinftig sollte im Modell eine Wasserstoffaufnahme direkt im Rissspalt Berlicksichtigung
finden, wie es zum Beispiel bei der wasserstoffunterstiitzten Spannungsrisskorrosion auf-
treten kann. Der so aufgenommene Wasserstoff wirkt direkt an der Rissspitze und hat somit
einen entscheidenden Einfluss auf den Rissfortschritt im Duplexgeflige.

Weitere Schwerpunkte zukilinftiger Untersuchungen sollte die Ermittlung des Einflusses
einer martensitischen Umwandlung des Austenits oder sproder intermetallischer Ausschei-
dungen auf den Rissfortschritt sein. Auch ist zu Gberprifen, inwieweit die Gefligemorpholo-
gie in SchweilRnahten von Duplexstahlen die wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschadigung
beeinflusst.

Zukinftige Modelle sollten eine wasserstoffunterstiitzte Werkstoffschadigung unabhangig
von vordefinierten Risspfaden darstellen kdnnen. Hierbei scheint die Herangehensweise
aus der Arbeit von Weber [207] unter Nutzung eines Schadigungsparameters bzw. das
Modell von Béllinghaus und Hoffmeister [199] als sehr geeignet, da diese Methoden die
Nutzung einfach zu ermitteinder Werkstoffparameter erlauben. Voruntersuchungen mit der
Element-Elimination-Technique haben gezeigt, dass die Abbildung einer Werkstofftrennung
unabhangig von vordefinierten Risspfaden mdglich ist. Jedoch bedarf es zusatzliche Erwei-
terungen des Modells, um die Konvergenzprobleme zu Uberwinden und eine vollstandige
Rissbildung auch in der austenitischen Phase abbilden zu kénnen.

Die Modelle sollten generell erweitert werden, um Faktoren wie z.B. Kristalltextur oder or-
thotrope mechanische Eigenschaften berlicksichtigen zu kdénnen. Eine dreidimensionale
Abbildung des Duplexgefiges wirde hierbei unterstitzend wirken, da sich dadurch die
makroskopische Anisotropie sowie die ,load sharing” Effekte besser abbilden lie3en.

Ein grundlegender Aspekt zukiinftiger Arbeiten bezuglich der Duplexwerkstoffe sollte je-
doch die Quantifizierung von Werkstoffkennwerten sowie Versagenskriterien fir die auste-
nitische und ferritische Phase sein. Dazu kdnnen die hier verwendeten numerischen
Modelle einen wertvollen Beitrag leisten. Zudem lasst sich so auch ermitteln, welches Pha-
senverhaltnis bzw. Verhaltnis von weicher zu harter Phase die bestmdglichen makroskopi-
schen mechanischen Eigenschaften hinsichtlich der unterschiedlichen Einsatzbedingungen
der Duplexwerkstoffe ergibt.
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Symbolverzeichnis
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Abkiirzung Einheit Bezeichnung

A [%] Bruchdehnung

A [mm?] Aktuelle Querschnittsflache der Zugprobe

ao A Gitterkonstante

Ao [mm2] Ausgangsquerschnittsflache der Zugprobe

As [%] Bruchdehnung bei kurzem Proportionalstab

Ap [mm?] Querschnittsflache beim Bruch der Zugprobe

Agt [%] Gleichmafidehnung

AIDE [-] Adsorption-Induced Dislocation Emmission

Axi [-] Axialsymmetrie

BAM [ Bundesanstalt fur Materialforschung und -prifung

BESSY [ Berliner Elektronenspeicherring-Gesellschaft fur
Synchrotronstrahlung

C [wt.-ppm] Konzentration

c [m-s™] Lichtgeschwindigkeit

Co [J:(kg'K)"] spezifische Warmekapazitat

CzMm [ Cohesive Zone Model (Kohasivzonenmodell)

D [mm? s3] Diffusionskoeffizient

Do [mm? s3] Gitterdiffusionskoeffizient im reinen Eisen

DC [-] ductile cracking (duktiler Riss)

De [mm?s?] Diffusionskoeffizient bei beschleunigter Diffusion

dhii [mm] Netzebenenabstand

Dr [mm?s?] Diffusionskoeffizient bei Trapping

Dq [mm?s?] Diffusionskoeffizient der ferritischen Phase

Dy [mm? s3] Diffusionskoeffizient der austenitischen Phase

E [MPa] Elastizitatsmodul

Ea [kJ-mol™] Aktivierungsenergie

EDDI [-] energy dispersive diffraction, Versuchsstation am
BESSY

EDZ [ ebener Dehnungszustand
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Symbolverzeichnis

EET
Enx
ESZ
FBM
FE
FEA
FEM
AG
gEDZ
GTN
GW

H+
Habs
HAC

Hads
HD

HDo
HEDE
HELP

jHD
ks

kfz
Kin

krz

MvC
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[l
[keV]
[l

[l

[l

[-]

[l

V]

[l

[l

[l
[eV-s]
[l

[l

[l

[
[ml-(100g Fe)™]

[ml-(100g FE)™]
[-]

[-]

[-]
[mol-(m?'s)™]
[mA-cm'z]
K]

[-]
[MPa-m'?]
[l

[mm]

[l

Element-Elimination-Technique
netzebenspezifische Energie

ebener Spannungszustand

Fibre Bundle Model

Finite-Elemente
Finite-Elemente-Analyse
Finite-Elemente-Methode
Reaktionsenthalpie

generalisierter ebener Dehnungszustand
Gurson-Tvergaard-Needleman (Modell)
Grundwerkstoff

Plancksches Wirkungsquantum
ionisierter Wasserstoff

absorbierter Wasserstoff

hydrogen-assisted cracking (wasserstoffunterstutzte
Rissbildung)

adsorbierter Wasserstoff

Wasserstoffkonzentration (auch in wt.-ppm,
Umrechnung: 1 mi-(100g Fe)'1 = 0,89 wt.ppm)

Wasserstoffausgangskonzentration
Hydrogen Enhanced Decohesion

Hydrogen Enhanced Localized Plasticity
intercrystalline cracking (interkristalliner Riss)
Teilchenstromdichte (Fluss)

Stromdichte bei der Wasserstoffbeladung
Boltzmann-Konstante
kubisch-flachenzentriert

kritische Spannungsintensitat
kubisch-raumzentriert

Ausgangsmesslange der Zugprobe
microvoid coalescence (Riss durch Zusammenwachsen

von Mikroporen)
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n

PH

PRE
QC

R

Rm
Rpo,2
S1, V282
SG
SSRT
T

t

TEM
TGHE

tHp

ToF-SIMS

TTF
U
VRiss

X, Y,Z

[-]

[kPa]

[-]

[l
[J-(mol-K)™]
[MPa]
[MPa]
[mm?N"]
[-]

[-]

K]

[s]

[-]

[-]

[l

Griechische Symbole

a

Y

€
€t
Ew

Loy

(ST

[
[

[

[

[

[

[°C]

]
[W-(m-K)]

Beugungsordnung
Partialdruck des Wasserstoffs

pitting resistance equivalent
quasi-cleavage cracking (Quasispaltbruch)

universelle Gaskonstante (R=8,314472(15) J-(moI-K)'1)
Zugfestigkeit

Streckgrenze / Dehngrenze
diffraktionselastische Konstanten
Schweiligut

slow strain rate test

absolute Temperatur

Zeit
Transmissionselektronenmikroskop
Tragergas-HeilRextraktion

Zeit der Wasserstoffbeladung

Time-of-Flight Secondary lon Mass Spectrometry
(Flugzeit-Sekundarionen-Massenspektrometrie)

Time-to-Failure (Zeit bis zum Versagen)
Kohésionsenergie
Rissgeschwindigkeit

kartesische Koordinaten

ferritische Phase des Duplexstahls
austenitische Phase des Duplexstahls
Dehnung
technische Dehnung
wahre Bruchdehnung
Gitterdehnung in Richtung ®, W
Temperatur
Beugungswinkel
Warmeleitfahigkeit
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A [mm] Wellenlange

P [kg:m?] Dichte

o] [MPa] Spannung

00, 00,2 [MPa] Streckgrenze / Dehngrenze

011, 022, O33 [MPa] Spannungskomponenten der drei Raumrichtungen
o" [MPa] Komponente des Spannungstensors im Proben-

koordinatensystem P
Ow [MPa] wahre Spannung

(RS [°] Orientierungswinkel der Messrichtung bezuglich des
Probenkoordinatensystems

Q,r [MPa] Ermittelte Dehngrenzen der Phasen im Réntgen-
beugungsexperiment
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Nachfolgend sind die wahren Bruchdehnungen in Abhangigkeit von der Wasserstoffkon-
zentration fir austenitische korrosionsbestandige Stahle, Duplexstahle, supermartensiti-
sche Stahle und hochfeste Feinkornbaustahle sowie die Gleichungen der entsprechenden
Kurven dargestellt. Fir die austenitischen korrosionsbestandigen Stahle und die Duplex-
stdhle wurde die Literatur zur wasserstoffunterstitzten Werkstoffschadigung ausgewertet
[19, 145, 187, 188, 223—-228]. Die Auswertung zur wahren Bruchdehnungen erfolgte unter
Berlicksichtigung verschiedener Legierungskonzepte sowie einer Kaltverfestigung, um
entsprechende Einflisse unterschiedlicher Legierungselemente als auch einer plastischen
Verformung Rechnung zu tragen. Fur den supermartensitischen Stahl (SMSS) und fur die
hochfesten Feinkornbaustahle wurde auf vorhandene Daten zuriickgegriffen [25, 221, 222].
Die jeweiligen Kurven der wahren Bruchdehnung in Abhangigkeit von der Wasserstoffkon-
zentration liegen am unteren Ende des Streubandes der wahren Bruchdehnung und repra-
sentieren somit den ,worst case®. Im Fall des SMSS reprasentiert die Kurve eher die obere
Grenze der wahren Bruchdehnung. Fur die Berechnung der wahren Bruchdehnung mit den
angegebenen Gleichungen (5A) bis (11A) ist die Wasserstoffkonzentration HD in [wt.-ppm]
zu nutzen. In der schweil3technischen Norm DIN EN ISO 3690 [229] ist die Angabe der
Wasserstoffkonzentration in [ml-(100gFe) "] tiblich. Der Faktor fiir die Umrechnung zwi-
schen den Einheiten ergibt sich aus der spezifischen Dichte von Wasserstoff unter Normal-
bedingungen von PH = 89,88:10° g-ml™. Dementsprechend sind
1 ml-(100gFe)™ = 0,8988 wt.-ppm, mit 1 wt.-ppm = 1 pg-g™.

Die wahren Bruchdehnungen der austenitischen korrosionsbestandigen Stahle und der
Duplexstahle wurden unter Nutzung der angegebenen Brucheinschnlrungen aus den Lite-
raturwerten Uber folgende Gleichung berechnet. Zunachst wurde die Gleichung zur Be-
rechnung der Brucheinschniirung Gleichung (1A) nach der Querschnittsflache beim Bruch
umgestellt, Gleichung (2A):

=M AoA (1A)
Ao Ao
A=Ay-Z" Ay, (2A)

mit Z: Brucheinschnirung in %, Ao: Ausgangsquerschnitt und A,: Querschnitt beim Bruch.

Durch Einsetzen von Gleichung (2A) in die Formel zur Berechnung der wahren Bruchdeh-
nung, Gleichung (3A) [240], ergibt sich die verwendete Gleichung zur Berechnung der wah-
ren Bruchdehnung €, aus der Brucheinschnirung, Gleichung (4A):

£y = IN(g*+1) =1In (2—‘:) , (3A)

£y =In (%) , (4A)

100

mit € technische Dehnung.

Falls in den Tabellen nicht anders angegeben liegen die Stahle im Idsungsgegliihten Zu-
stand vor, wie es z.B. in Kapitel 2.1.1 beschrieben ist.
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Tabelle A 1: Werte der wahren Bruchdehnung ¢, in Abhdngigkeit von der Wasserstoffkonzentration HD
von austenitischen korrosionsbesténdigen Stéhlen [224]

Werkstoff | Wst.-Nr. Bemerkung HD in wt.-ppm Zin% -
316 1.4401 59 65 1,0498
0 84 1,8326
78 1,5141
316L 1.4404 57 0,8440
59 43 0,5621
54 0,7765
316LN 1.4429 0 %0 220t
' ASS_16 59 84 1,8326
Druckwasserstoffbeladung:
34,5 MPa, T=300°C, 0 8 1,7720
26T 77 1,4697
316L 1.4435 6 Tage
75 1,3863
Zugprifung: 59 70 1,2040
Dehnrate: 1E-5
Q 79 1,5605
75 1,3863
316Ti 1.4571
68 1,1394
59
62 0,9676
0 83 1,7720
85 1,8971
SUS316L -
75 1,3863
59
76 1,4271

Tabelle A 2: Werte der wahren Bruchdehnung ¢, in Abhdngigkeit von der Wasserstoffkonzentration HD
von austenitischen korrosionsbesténdigen Stéhlen [225]

Werkstoff Bemerkung Kaltverfestigung HD in Zin% Ew
wt.-ppm
ASS_12 0 2 88 2,1203
Druckwasserstoffbeladung: 20 79 1,5606
10 MPa, T=250 °C, 2 84,5 1,8643
192 Stunden 15
20 77,5 1,4917
Zugprufung: 2 80 1,6094
SUS316L Dehnrate: Tmm/min. 30
21 72 1,2730
Kaltv‘erfestlgung uber. Re- 9 775 14917
duktion der Probendicke 45
(Walzen) - Angaben 22 66 1,0788
in % von der Blechdicke t, 2 76 1,4271
im Ausgangszustand 60 23 64 10217

198

BAM-Dissertationsreihe




Anhang

Tabelle A 3: Werte der wahren Bruchdehnung ¢, in Abhdngigkeit von der Wasserstoffkonzentration HD
von austenitischen korrosionsbesténdigen Stéhlen [226]

. HD in wt.- .
Werkstoff Bemerkung Kaltverfestigung Zin% -

ppm
80 1,6094
0 85 1,8971
85 1,8971

nein
69 1,1712
136 72 1,2730
70 1,2040
316 78 1,5141
ASS_4 78 1,5141
Druckwasserstoffbeladung: 0 77 1 4697
138 MPa, T= 300 °C, :
75 1,3863
10 Tage ja

66 1,0788
Zugprifung: 68 1,1394

. _ 136
Dehnrate: 1,5E-3 58 0.8675
Kaltverfestigter Lieferzu- 54 0,7765
stand (strain hardened) 0 81 1,6607
) 83 1,7720
Unverfestigte Stahle wur- pen a6 62 0,0676

16 IGh
den l6sungsgegliht und 72 1.2730
abgeschreckt
78 1,5141
77 1,4697
316L 0
82 1,7148
76 1,4271
ja

59 0,8916
70 1,2040

136
47 0,6349
62 0,9676
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Tabelle A 4: Werte der wahren Bruchdehnung ¢, in Abhdngigkeit von der Wasserstoffkonzentration HD

von austenitischen korrosionsbesténdigen Stéhlen [227]

Werkstoff Bemerkung HD in Zin% Ew
wt.-ppm
ASS_3 0 81 1,6607
316 Druckwasserstoffbeladung:
138 MPa, T= 300 °C, 108 66 10788
30 Tage '
Zugprifung: 0 80 1,6094
316L Dehnrate: 0,02 mm/s
Kaltverfestigter Lieferzustand (strain hardened) 108 62 0,9676
2
e— AIS| 316 Serie
1,8 *
O ASS_3SH
1,6
g ® ASS_ 4
o 14 $
5 A o O ASS_4SH
£12
§ | . o 8 A ASS_12
S b o 8 A ASS_12SH
(]
2 06 & ASS_16
c L2
=
0,4
0,2
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200

Wasserstoffkonzentration HD in wt.-ppm

Abbildung A 1: Werte und Kurve der wahren Bruchdehnung in Abhdngigkeit der Wasserstoffkonzentra-
tion fiir austenitische korrosionsbestdndige Stéhle der Serie AISI 316

Funktion der Kurve fiir die Serie AISI 316, Gleichung (5A):

-HD
ey=0,75-¢32 +0,6

Mit HD in [wt.-ppm].
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Tabelle A 5: Werte der wahren Bruchdehnung ¢, in Abhdngigkeit von der Wasserstoffkonzentration HD
von austenitischen korrosionsbesténdigen Stéhlen [145]

Werkstoff Bemerkung Kaltver- HD in Zin% Ew
festigung | wt.-ppm

tito in %

ASS_19 0 77 1,4697
Druckwasserstoffbeladung: nein
69 MPa, T=100 °C, 57 32 0,3857
304L 30 Tage

high 0 79 1,5606

Zugprifung: energy
Dehnrate: - rate forged 57 76 1,4271

Tabelle A 6: Werte der wahren Bruchdehnung &, in Abhéngigkeit von der Wasserstoffkonzentration HD
von austenitischen korrosionsbesténdigen Stéhlen [224]

Werkstoff Wst.- Bemerkung HD in wt.-ppm Zin% -
Nr.
. 83 1,7720
ASS_16 85 1,8971
304 1.4301 Druckwasserstoffbeladung: 35 0,4308
34,5 MPa, T=300 °C, 59 25 02877
26 Tage
40 0,5108
Zugpriifung: 0 84 1,4697
304L 1.4306 Dehnrate: 1E-5 5 60 0,9163
60 0,9163

Tabelle A 7: Werte der wahren Bruchdehnung ¢, in Abhdngigkeit von der Wasserstoffkonzentration HD
von austenitischen korrosionsbesténdigen Stéhlen [228]

Werkstoff Bemerkung HD in Zin% Ew
wt.-ppm
ASS_15
- 0 62 0,9676
Keine Beladung, kaltverfestigt
Druckwasserstoffbeladung: 24 MPa,
ruckwasser ung: <4 M 57 50 0,6931
304L T =300 °C, 22 Tage, kaltverfestigt
Druck toffbelad 179 MPa,
ruckwasserstoffbeladung . a 110 39 0.4943
T =300 °C, 33 Tage, kaltverfestigt
Druck toffbelad : 138 MPa,
ruckwasserstoffbeladung ! a 160 32 0.3857
T =300 °C, 25 Tage, kaltverfestigt
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2
1,8
e AlS| 304 Serie
1,6
E a O ASS_15SH
o 1ah A
S ® ASS 16
% 1,2
o A ASS 19LG
£ 1
S ® A ASS_19HREF
m 08 \
o m}
gﬁ o6 \ [ ]
a
0,4 \5; (W}
0,2
0 . . . . . . . . .
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200

Wasserstoffkonzentration HD in wt.-ppm

Abbildung A 2: Werte und Kurve der wahren Bruchdehnung in Abhangigkeit der Wasserstoffkonzentra-
tion fiir austenitische korrosionsbesténdige Stéhle der Serie AISI 304

Funktion der Kurve fiir die Serie AISI 304, Gleichung (6A):
-HD
€y =0,71-e20 +0,25 (6A)

Mit HD in [wt.-ppm].
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Tabelle A 8: Werte der wahren Bruchdehnung ¢, in Abhdngigkeit von der Wasserstoffkonzentration HD
des Duplexstahls 2507 [19]

Werkstoff Bemerkung Kaltverfestigung HD in Zin% -
wt.-ppm
DSS_3 0 85 1,8971
Druckwasserstoffbeladung: nein
138 MPa, T=300 °C, 125 46 06162
2507
7 Tage 0 80 1,6094
Zugpriifung: strain hardened
125 25 0,2877
Dehnrate: 1,2E-3

Tabelle A 9: Werte der wahren Bruchdehnung ¢, in Abhdngigkeit von der Wasserstoffkonzentration HD
des Duplexstahls Uranus 45N (Wst.-Nr.: 1.4462) [187]

Werkstoff Wst.-Nr. Bemerkung HD in wt.-ppm Zin% -
DSS_1 0 93 2,6593
Elektrochemisch beladen 18 28 0.3285
mit unterschiedlichen
26 26 0,2744
Elektrolyten,
- 2 63 18 0,1985
Uranus 45N 1.4462 ic = 20 mA/em®, 14 Tage
Zugprufung:
Dehnrate: 2,6E-7 204 12 0,1278
Weitere Beladung wah-
rend der Zugpriifung

Tabelle A 10: Werte der wahren Bruchdehnung ¢, in Abhéngigkeit von der Wasserstoffkonzentration
HD des Duplexstahls 1.4462 [188]

Werkstoff Bemerkung HD in wt.-ppm Zin% Ew

DSS_13

0 84 1,8326
Druckwasserstoffbeladung: 17 MPa,

T=350 °C, 2 Tage

Zugprifung: Dehnrate: 1E-5 15 35 0,4308
2205 in 0,2 MPa H-Atmosphére
Druck ffbel 117 MP
ruckwasserstoffbeladung a, 0 85 18971
T=350 °C, 2 Tage
Zugprufung: Dehnrate: 2E-2
15 60 0,9163

in 0,2 MPa H-Atmosphére
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Tabelle A 11: Werte der richtungsabhéngigen wahren Bruchdehnung ¢, des Duplexstahls 1.4462 [223]

Werkstoff Bemerkung HD in Zin% Ew
wt.-ppm
DSS_2
Zugprufung: Dehnrate: 1,2E-5 bis 6,4E-3 78 1,5141
2205 langs der Gefligeorientierung 0
Zugprifung: Dehnrate: 1,2E-5 bis 6,4E-3
gprifung: De nr?e 2 is 1 12379
quer der Gefligeorientierung
2
1,8
Duplexstahl
1,6
g B DSS_ 1
o 1,4
S ® DSS.2
£12
9 A DSS_3
5 1
> \ . A DSS_3SH
m 0,8
© \ e DSs_13
T 06 A
=
0,4
0,2 3 L ] A
3 \ .
0 20 40 60 80 100 120 140 160 180 200 220

Wasserstoffkonzentration HD in wt.-ppm

Abbildung A 3: Werte und Kurve der wahren Bruchdehnung in Abhédngigkeit der Wasserstoffkonzentra-
tion fiir Duplexstéhle

Funktion der Kurve fiir die Duplexstahle, Gleichung (7A):
-HD
gy =112 +0,12 (7A)

Mit HD in [wt.-ppm].
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True fracture strain True fracture strain
a) Lieferzustand b) abgeschreckt

Abbildung A 4: Werte und Kurve der wahren Bruchdehnung in Abhéngigkeit der Wasserstoffkonzent-
ration fiir supermartensitische Stéhle (SMSS) im a) Lieferzustand und b) im abgeschreckten Zustand
[25, 222]

Funktion der Kurve fir SMSS im Lieferzustand, Gleichung (8A) [25, 222]:
ew = 1,62844 - (0,93673 (111260)) (8A)

Funktion der Kurve fir SMSS im abgeschreckten Zustand, Gleichung (9A) [25, 222]:

e = g (02377-027125:HD - 0,01219-(1,1126-HD)?) (9A)
W

Mit HD in [wt.-ppm].

Im Fall der supermartensitischen Stahle wurde die wahre Bruchdehnung des Werkstoffs im
abgeschreckten Zustand gewahlt, da dieser am ehesten dem Herstellungsprozess der
Duplexstahle entspricht (siehe Kapitel 2.1.1). Im Vergleich der Werte des Lieferzustandes
und der im abgeschreckten Zustand ist ersichtlich, dass die Werte der wahren Bruchdeh-
nung fur den abgeschreckten Zustand einen ,worst case” reprasentieren. Fur die Ermittlung
der Funktion der entsprechenden Kurven wurde ein graphischer Fit durchgefiihrt und die
Gleichung entsprechend nach g, umgestellt.
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A 5: Werte und Kurve der wahren Bruchdehnung in Abhédngigkeit der Wasserstoffkonzentra-

tion fiir den hochfesten Feinkornbaustahl S1100QL [221]
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Abbildung A 6: Werte und Kurve der wahren Bruchdehnung in Abhéngigkeit der Wasserstoffkonzentra-

tion fiir den hochfesten Feinkornbaustahl S690QL [221]
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Funktion der unteren Kurve fir S1100QL, Gleichung (10A), nach [221]:

-1,1126-HD -1,1126-HD
€,=0,8062-¢ 07967 +0,339-e 08324 +0,0329 (10A)

Funktion der unteren Kurve fir S690QL, Gleichung (11A), nach [221]:

-1,1126-HD

£y =1,1354 @ 11598  +0,3243 (11A)
Mit HD in [wt.-ppm].
1,50
AISI 316
1,25 AISI 304
5 1,00 | \ Duplexstahl
c ] \ \
() \ \\ .
% |I N Supermartensit
S 075 1 N
@ ] S S690 QL
Q \ N
§ 050 \ 1100 QL
= A\ \ ----- $1100Q
\
025 +% — |- Mittelwert AISI 316 und
\\ Supermartensit
\‘-
0,00 = . - : .
0 5 10 15 20 25 30

Wasserstoffkonzentration in wt.-ppm

Abbildung A 7: Vergleich der wahren Bruchdehnung in Abhéngigkeit von der Wasserstoffkonzentration
fiir alle Werkstoffe
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