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Kurzfassung

Kurzfassung

Die additive Fertigung (AM) metallischer Werkstoffe ist eine Technologie, die zunehmend Gegenstand
von Forschungsaktivitaten und industrieller Anwendung ist. Dennoch steht sie noch vor Herausforde-
rungen, um eine breite Nutzung in sicherheitsrelevanten Anwendungen zu erreichen. Die Hauptgriinde
fir die Verzégerung des technologischen Durchbruchs zugunsten von AM-Metallen gegentber konven-
tionell hergestellten Varianten sind das Fehlen eines tieferen Verstandnisses der Prozess-Struktur-
Eigenschafts-Beziehungen und die begrenzte Verfligbarkeit von Daten zu den Materialeigenschaften.
In diesem Kontext stellt diese Arbeit einen Beitrag sowohl zum Verstdndnis der Prozess-Struktur-Ei-
genschafts-Beziehungen als auch zur Verbesserung der Datenlage von 316L dar, einem haufig als Kon-
struktionswerkstoff in verschiedenen Hochtemperaturbauteilen verwendeten Werkstoff. Die Arbeit
legt den Fokus auf die mittels Laser-Pulverbettschmelzen hergestellte Werkstoffvariante, PBF-
LB/M/316L. Eine konventionell hergestellte Variante, HR/316L, wurde auch untersucht. Bei PBF-
LB/M/316L wurde zusdtzlich der Effekt ausgewdhlter Wdrmebehandlungen ausgewertet. Die Unter-
suchung umfasste die Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften und der Verformungs- und
Schadigungsmechanismen bei erhéhten Priftemperaturen bei LCF und Kriechen, wo die Daten und
Wissenslage am spdrlichsten ist. AuRerdem hat die untersuchte PBF-LB/M/316L-Wersktoffvariante
einen geringen Porositdtsgrad. Somit hat diese Arbeit die Mikrostruktur stdarker in den Fokus genom-
men als die meisten bisher in der Literatur verfligbaren Studien.

Die mechanische Prifkampagne umfasste Zugversuche zwischen Raumtemperatur und 650 °C, LCF-
Versuche zwischen Raumtemperatur und 600 °C sowie Kriechversuche bei 600 °C und 650 °C. In Er-
mangelung konkreter Richtlinien und Normen wurde die Charakterisierung zumeist anhand der beste-
henden internationalen Priifnormen und Probengeometrien durchgefiihrt. Aus jedem dieser Priifver-
fahren wurden die entsprechenden Festigkeits- und Verformungskennwerte ermittelt. Darlber hinaus
wurde mit Hilfe gezielter mikrostruktureller Untersuchungen ein Beitrag zum Verstdndnis des Zusam-
menhangs zwischen der Mikrostruktur und den mechanischen Eigenschaften in Bezug auf die Verfor-
mungs- und Schddigungsmechanismen geleistet.

Die Dehngrenze von PBF-LB/M/316L ist etwa doppelt so hoch wie die von HR/316L und dieser Trend
setzt sich mit ansteigender Priftemperatur fort. Die Bruchdehnung ist bei allen Priiftemperaturen ge-
ringer. PBF-LB/M/316L weist ber den gréRten Teil der Ermiidungslebensdauer vor allem bei Raum-
temperatur hohere zyklische Spannungen als HR/316L auf. AusschlieRlich bei den kleinsten Dehnungs-
schwingbreiten sind die Ermidungslebensdauer ausgeprdgt kiirzer. Das Wechselverformungsverhal-
tenvon PBF-LB/M/316L ist durch eine Anfangsverfestigung gefolgt von einer kontinuierlichen Entfes-
tigung charakterisiert, welche bis zum Auftreten der zum Versagen fithrenden Entfestigung stattfin-
det. Die Kriechbruchzeiten und die Dauer jeder Kriechphase sind bei allen Kombinationen von Priifpa-
rametern bei PBF-LB/M/316 kiirzer als bei HR/316L. Die Spannungsabhangigkeit von PBF-LB/M/316L
ist im Vergleich zu HR/316L geringer und die Duktilitat beim Kriechen kleiner. Die minimale Kriechrate
wird bei allen gepriiften Parameterkombinationen bei deutlich geringeren Kriechdehnungen erreicht.
Eine Warmebehandlung bei 450 °C / 4 h bewirkt keine wesentliche Anderungen der Mikrostruktur und
Zugversuchseigenschaften. Eine zusdtzliche Wdarmebehandlung bei 900 °C / 1h verursacht eine Ab-
nahme der Dehngrenze des PBF-LB/M/316L. Diese blieb aber immer noch um den Faktor 1,5x hoher als
bei HR/316L. Die Verformungsmerkmale wurden kaum davon beeinflusst. Bezliglich des Kriechverhal-
tens hat die Warmebehandlung bei 300 °C / 1h langere sekunddre und tertidre Kriechstadien bewirkt
und die Kriechdehnung hat sich signifikant erhdht. Die Bruchbilder unterscheiden sich generell nicht
nur aber vor allem mit ansteigender Priiftemperatur, bei der bei PBF-LB/M/316L oft interkristalline
Rissbildung beobachtet wurde. Die Zellstruktur tragt als der Hauptfaktor zu den unterschiedlichen me-
chanischen Eigenschaften im Vergleich zur HR/316L-Variante bei. Dariiber hinaus spielen mutmalilich
die Kornmorphologie, die Stapelfehlerenergie und der Stickstoffgehalt eine Rolle.
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Abstract

Metal additive manufacturing (AM) is a technology that is increasingly the subject of research activities
and industrial applications. However, it still faces challenges to achieve widespread use in safety-rele-
vant applications. The main reasons for the delay of this technological breakthrough in favor of AM
metals over conventionally manufactured variants are the lack of a deeper understanding of process-
structure-property relationships and the limited availability of data on material properties. In this con-
text, this work contributes to both achieving a better understanding of process-structure-property re-
lationships and the improvement of data for 316L, an alloy frequently used as a structural material in
various high-temperature components. The work focuses on a material variant produced by laser pow-
der bed fusion, PBF-LB/M/316L. A conventionally produced variant, HR/316L, was also investigated.
For PBF-LB/M/316L, the effect of selected heat treatments was also evaluated. The investigation in-
cluded the characterization of the mechanical properties and the related deformation and damage
mechanisms at elevated test temperatures in LCF and creep, where data and knowledge are scarce.
The PBF-LB/M/316L variant studied has a low degree of porosity. Thus, this work is more focused on
the microstructure than most studies available in the literature.

The mechanical test campaign included tensile tests between room temperature and 650 °C, LCF tests
between room temperature and 600 °C, and creep tests at 600 °C and 650 °C. In the absence of con-
crete guidelines and standards for testing of AM metals, the characterization mostly took place using
existing international test standards and specimen geometries. From each of the test methods, corre-
sponding strength, and deformation characteristic values were determined . In addition, targeted mi-
crostructural investigations contributed to understanding the relationship between the microstructure
and the mechanical properties in terms of deformation and damage mechanisms.

The proof stress of PBF-LB/M/316L is about twice that of HR/316L. This trend remains with increasing
test temperature. The elongation after fracture is lower at all test temperatures. Regarding LCF, PBF-
LB/M/316L exhibits higher cyclic stresses than HR/316L for most of the fatigue life, especially at room
temperature. Exclusively at the smallest strain amplitudes, the fatigue lives of PBF-LB/M/316L are
markedly shorter than in HR/316L. The cyclic stress-strain deformation behavior of PBF-LB/M/316L
features an initial strain hardening followed by a continuous softening, which occurs until the softening
leading to failure takes place. The creep rupture times and the duration of each creep stage are shorter
for PBF-LB/M/316 than for HR/316L for all combinations of test parameters. The stress dependence
of PBF-LB/M/316L is lower, and the creep ductility is smaller compared to HR/316L. The minimum
creep rate is reached at significantly lower creep extensions for all parameter combinations tested. A
heat treatment at 450 °C / 4 h did not cause significant changes in the microstructure and tensile be-
havior. An additional heat treatment at 900 °C/ 1h caused a decrease in the proof stress of PBF-
LB/M/316L. However, it still remained higher than the one of HR/316L by a factor of 1.5x. The defor-
mation characteristics were hardly affected. Regarding the creep behavior, this latter heat treatment
at 900 °C / 1h caused longer secondary and tertiary creep stages, and the creep strain increased sig-
nificantly. The fracture characteristics generally differed, which happened not only but especially with
increasing test temperature, where intergranular cracking often took place in PBF-LB/M/316L. The cel-
lular structure is considered the main factor contributing to the different mechanical properties com-
pared to the HR/316L variant. In addition, grain morphology, stacking fault energy, and nitrogen con-
tent might play a role.
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Symbole und Abkiirzungen
Symbole und Formelzeichen

€4

€ae

eA,p

€e

r

efll, ef’z, ef’3

(%]
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Bruchdehnung
Gesamte Extensometer-Dehnung bei Hochstkraft (= GleichmalR-
dehnung)
Zeitbruchdehnung
Thermischer Ausdehnungskoeffizient
Ermidungs-Festigkeitsexponent
Ermidungs-Duktilitdtsexponent
Verfestigungsrate
Perzentile der PartikelgroRenverteilung
Pulver-PartikelgroRe
Schwingbreite der plastischen Dehnung
Dehnungsschwingbreite
Dehnungsschwingbreite bei der Ubergangslebensdauer
Temperaturdnderung
Schichtdicke
Elastizitdtsmodul
Entlastungsmodul nach der minimalen Spannung
Entlastungsmodul nach der maximalen Spannung
Dehnungsamplitude
Elastische Komponente der Dehnungsamplitude
Plastische Komponente der Dehnungsamplitude
Elastische Extensometer-Dehnung
Extensometer-Kriechdehnung (abgekiirzt Kriechdehnung)
In den Kriechphasen (Subindizes 1, 2 und 3) entwickelten
Kriechdehnungen
Ermidungs-Duktilitatskoeffizient
Plastische Anfangs-Extensometer-Dehnung
Gesamte Extensometer-Dehnung
Gesamte Anfangs-Extensometer-Dehnung
Kriechrate
Minimale Kriechrate
Resonanzfrequenz in Biegung
Biegeresonanzfrequenz aufgezeichnet: kantenweise in Breiten-
richtung
Biegeresonanzfrequenz aufgezeichnet fldchenweise in Dicken-
richtung
Resonanzfrequenz in Torsion
Schubmodul
Schraffurabstand
Monotoner Verfestigungskoeffizient
Zyklischer Verfestigungskoeffizient
Ldnge der Probe
Steigung der Spannungs-Dehnungs-Kurve im elastischen Be-
reich
Spannungsexponent (Kriechen) bzw. monotoner Verfestigungs-
exponent (LCF)
Spannungsexponent basiert auf R,
Zyklischer Verfestigungsexponent
iX
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==L

o
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Lebensdauer

Zyklenzahl bei 10 % Lastabfall bzw. Lebensdauer
Ubergangslebensdauer

Laserleistung

Tatsachlich auftretende Prifspannung (Kriechversuch)
Mittenrauwert gemalt DIN EN 1SO 4287
Dehnungsverhdltnis

Prifspannung

Zugfestigkeit

Dehngrenze bei 0,2 % plastischer Extensometer-Dehnung (abge-
kiirzt 0,2 % Dehngrenze)

Rautiefe gemall DIN EN IS0 4287
Spannungsamplitude

Mittelspannung

Ermidungs-Festigkeitskoeffizient

Monotone 0,2 % Dehngrenze

Zyklische 0,2 % Dehngrenzen

(Pruf)Temperatur

Vorwdrmung der Grundplatte

Zeit (beim Kriechen: verstrichene Zeit nach Ende der Lastaufbrin-
gung)

Dauer der primdren Kriechphase

Dauer der sekunddren Kriechphase

Dauer der tertidren Kriechphase

Zeitpunkt fiir den Beginn der sekunddren Kriechphase
Zeitpunkt fir den Beginn der tertidren Kriechphase
Zwischenschichtzeit

Bruchzeit
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1Einleitung und Motivation

1 Einleitung und Motivation

Die additive Fertigung (AM, engl. Additive Manufacturing) von metallischen Werkstoffen (Metall-AM)
ist eine sich entwickelnde Technologie, die zunehmend Gegenstand von Forschungsaktivitdten und in-
dustrieller Anwendung ist. Einige allgemeine Vorteile dieser (AM-)Technologie sind die geometrische
Gestaltungsfreiheit, die Einsparungen von Gewicht und Betriebskosten, z. B. bei Werkzeugen und La-
gern, sowie das Potenzial zur Verkiirzung von Lieferzeiten [1]. Allerdings haben die nachgelagerten Fer-
tigungsschritte, die notwendig sind, um die gewiinschten Abmessungen, Oberflachengliten und Ma-
terialeigenschaften zu erreichen, die anfangliche Begeisterung fiir diese Technologie etwas gedampft

[2].

Damit einhergehend etabliert sich Metall-AM allmahlich als eine neue Gruppe von Fertigungsverfahren
mit allgemeiner Relevanz erganzend zu GielRen, Schmieden oder Zerspanen. Neben der erfolgreichen
Herstellung von Teilen im Schmuck-, Sport- oder Medizinbereich gibt es in jlingster Zeit auch Fort-
schritte bei der Fertigung von Teilen, die in sicherheitsrelevanten Anwendungen eingesetzt werden [1,
3, 4]. Dennoch steht Metall-AM noch vor Herausforderungen, um eine breite Nutzung in sicherheitsre-
levanten Anwendungen zu erreichen, die von ihren Vorteilen profitieren kdnnten. Die Hauptgriinde fir
die Verzogerung dieses technologischen Durchbruchs zugunsten von AM-Metallen gegentiber konven-
tionell hergestellten Varianten sind das Fehlen eines tieferen Verstandnisses der Prozess-Struktur-
Eigenschafts-Beziehungen und die begrenzte Verfligharkeit von Daten zu den Materialeigenschaften
[5, 6].

Unter den verschiedenen verfiigbaren Metall-AM-Verfahren hat das Laser-Pulverbettschmelzen,
PBF-LB/M gemaR ASTM-Norm [7], eine groRe Bedeutung, da es die Moglichkeit bietet, maRgeschnei-
derte Bauteile mit sehr filigranen Merkmalen herzustellen, die mit konventionellen Verfahren nur
schwer zu fertigen sind [1]. Es ist daher nicht verwunderlich, dass es eines der am meisten untersuchten
Metall-AM-Verfahren ist [8, 9].

Beim PBF-LB/M, welches auch unter dem geschiitzten Markennamen , Selective Laser Melting" (SLM®)
bekannt ist, handelt es sich um ein pulverbettbasiertes Metall-AM-Verfahren. Eine Beschreibung des
Prozesses ist z. B. in [1, 10] zu finden. Abbildung 1-1 zeigt eine schematische Darstellung [10]. Zusam-
mengefasst wird hierbei ein Laserstrahl auf ein Pulverbett gerichtet, um eine Schicht zu schmelzen,
die durch die Querschnittsflache eines Bauteilmodells und einen Scan-Pfad, der aus lberlappenden
SchweilRraupen besteht, definiert ist. Das Pulverbett und das Bauteil befinden sich auf einer
Bau-/Grundplatte in einem Bauraum und werden schrittweise abgesenkt und durch eine Rolle bzw.
eine Rakel, die eine neue Pulverschicht auftragt, neu beschichtet, um das Schmelzen der nachsten und
weiteren Pulverschichten zu ermdglichen und das Bauteil zu fertigen. Dieser sich wiederholende Pro-
zess erfolgt in einer Schutzgasatmosphdre. Je nach Absenkung sind Schichtdickenvon 20 pm bis 60 pm
moglich. Ublicherweise wird die Scan-(Pfade-)Strategie so gestaltet, dass erst die duReren Konturen
und dann die inneren Strukturen der Bauteilschicht gefertigt werden. Das nicht aufgeschmolzene Pul-
ver kann fir weitere Herstellungen nach einer Aufbereitung wiederverwendet werden. Versuchstech-
nisch kann der Rohling fir die Herstellung von Probekdrpern das technische Bauteil selbst, den Probe-
kérpern endkonturnahen Bauteile, oder auch Rohlinge mit einer beliebigen Geometrie sein. Dement-
sprechend kénnen Probekorper beliebige Geometrien und Dimensionen aufweisen und die Belastung
ist prinzipiell in allen Richtungen in Bezug auf die Bauplatte bzw. die Aufbaurichtung moglich. Der Zu-
stand des Bauteils bzw. des Werkstoffs direkt nach Herstellung; das heiltt, ohne eine zusdtzliche Wdr-
mebehandlung, wird als As-Built-Zustand bezeichnet.
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Bauteile oder Rohlinge mit einer beliebigen Geometrien sein

Abbildung 1-1. Schematische Darstellung des Laser-Pulverbettschmelzens (PBF-LB/M). Reproduziert
und modifiziert aus [10] mit Genehmigung von Copyright © 2017, Springer Nature Limited..

Eine vollstandige Charakterisierung und ein umfassendes Verstandnis des mechanischen Verhaltens
und der zugrunde liegenden mikrostrukturellen Ursachen ist eine komplexe und langwierige Aufgabe.
Daher hat sich die PBF-LB/M-AM-Forschung auf natiirliche Weise so entwickelt, dass sie sich zundchst
vor allem auf die Prozessoptimierung, die Sensitivitatsanalyse und die Erforschung anderer Bearbei-
tungsmoglichkeiten, wie z. B. die Multilaserbearbeitung, fokussiert hat. Parallel zu dieser Forschung
werden nicht selten sogenannte Hochdurchsatztests [11-13] eingesetzt, um die Ergebnisse z. B. einer
Prozessoptimierung effizient zu bewerten und schlieltlich die interessantesten Ergebnisse in Bezug
auf die Mikrostruktur und die mechanischen Eigenschaften fur weitere vertiefte Untersuchungen her-
auszufiltern. Auf natirliche Weise hat sich dann auch die eher materialwissenschaftlich orientierten
PBF-LB/M-AM-Forschung zuerst tberwiegend auf die Untersuchung der am haufigsten verwendeten
konventionellen metallischen Legierungen fokussiert, die durch die AM-Route hergestellt werden. Da-
nach wurden bzw. derzeit werden parallel dazu weitere Werkstoffsysteme hergestellt und untersucht
sowie neue Legierungen entwickelt, um die Potentiale vom Metall-AM voll auszunutzen.

Eine der grofiten Herausforderungen bei der Charakterisierung von metallischen Werkstoffen, die
durch Metall-AM hergestellt werden, ist der Mangel an standardisierten Prifverfahren, die die gesamte
Komplexitat sowie die Einflussfaktoren des Metall-AM-Prozesses beriicksichtigen [2, 14, 15]. Abbildung
1-2 soll helfen, diese Komplexitat in Bezug auf die Beziehung zwischen den Fertigungsparametern, der
Mikrostruktur und den Eigenschaften bzw. der Performance zu verdeutlichen. In diesem Zusammen-
hang befassen sich derzeit fithrende Institutionen der AM-Gemeinschaft mit dem Ubergang von der
Forschung zur Erstellung von Normen und der ziigigen Zulassung von Metall-AM-Bauteilen [15].
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Abbildung 1-2. Darstellung der Beziehung Fertigungsprozess «» Mikrostruktur «» Eigenschaften bei
der additiven Fertigung metallischer Werkstoffe. Basiert auf der Arbeit von DebRoy et al. [6].

Vor diesem Hintergrund beschaftigt sich diese Anfang 2018 begonnene Arbeit mit der umfassenden
Charakterisierung des mittels PBF-LB hergestellten austenitischen nichtrostenden Stahls 316L (PBF-
LB/M/316L) im Vergleich zu einer konventionell hergestellten Variante. Dabei liegt der Fokus auf dem
Verstandnis ausgewdhlter mechanischer Eigenschaften, die fir sicherheitsrelevante Anwendungen
von Bedeutung sind, und deren Zusammenhang mit der durch die Metall-AM-Verarbeitung erzeugten
Mikrostruktur.

Die austenitischen nichtrostenden Stdhle 316L und 316LN mit unterschiedlichem Stickstoffgehalt, wel-
che Gblicherweise als 316L(N) bezeichnet werden, sind in ihren konventionell und additiv hergestellten
Varianten haufig untersuchte Werkstoffe. Die konventionell hergestellte Variante des nichtrostenden
Stahls 316L verfiigt tiber eine gute Kombination von (Hochtemperatur-)Zugeigenschaften, Kriechfes-
tigkeit sowie Korrosions- und Strahlungsbestandigkeit [16]. Daher wird sie haufig als Konstruktions-
werkstoff in verschiedenen Hochtemperaturbauteilen verwendet, die in der Regel Temperaturen zwi-
schen 300 °C und 600 °C und komplexen thermomechanischen Belastungen ausgesetzt sind [17-19].
Anwendungsbereiche umfassen vom Einsatz als chirurgischer Stahl bis zur Herstellung von Schrauben
und Muttern mit einem Betriebstemperaturbereich von -200 °C bis 400 °C [20]. AuRerdem wird der
Werkstoff in Kernreaktoren verwendet, wo die Betriebstemperaturen bis zu 625 °C erreichen kénnen
[21, 22]. Allerdings gibt es, zumindest nach Kenntnis des Autors, keine AM-316L-Teile, die in sicher-
heitsrelevanten Anwendungen eingesetzt werden, bei denen zum Beispiel Kriechen oder thermome-
chanische Ermidung eine Rolle spielen.

Diese Arbeitist wie folgt untergliedert: im Kapitel 2 wird der zum Zeitpunkt der Erstellung dieser Arbeit
aktuelle Kenntnisstand sowohl zur konventionell hergestellten als auch und vor allem zur

3
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PBF-LB/M-Werkstoffvariante des 316L dargestellt. AnschlieRend wird in Kapitel 3 das Ziel dieser Ar-
beit und ihre Einordnung in die Forschungslandschaft konkretisiert. Im Kapitel 4 werden die Methoden
und experimentelle Grundlagen erklart. Die Ergebnisse werden im Kapitel 5 prdsentiert und im An-
schluss daran werden sie im Kapitel 6 diskutiert. Zum Schluss werden im Kapitel 7 die relevantesten
Schlussfolgerungen dieser Arbeit sowie ein Ausblick auf weitere Arbeiten gegeben.
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2 Literaturibersicht

Dieses Kapitel fasst den Stand der fiir diese Arbeit relevanten Kenntnisse zum Werkstoff
PBF-LB/M/316L zusammen. Da in dieser Arbeit neben der PBF-LB/M-Werkstoffvariante auch eine
konventionell hergestellte Werkstoffvariante des 316L untersucht wurde, wird auf diese zunachst im
Abschnitt 2.1 eingegangen. Die Untersuchung der konventionell hergestellten Werkstoffvariante ist fiir
das Verstandnis und die perspektivische Auswertung der PBF-LB/M-Werkstoffvariante von grolier Be-
deutung. Danach wird in den Abschnitten 2.2 bis 2.4 die PBF-LB/M-Werkstoffvariante behandelt. Der
Fokus liegt dabei auf der Mikrostruktur bzw. dem mechanischen Verhalten. Die Abschnitte 2.2 und 2.3
befassen sich mit dem PBF-LB/M/As-Built-Werkstoffzustands und der Abschnitt 2.4 mit dem Zu-
stand nach Warmebehandlung.

2.1 Konventionell hergestellter Werkstoff 316L(N)

Aufgrund seiner umfangreichen Verwendung in verschiedenen Branchen sind mikrostrukturelle Details
und mechanische Kennwerte dieses Werkstoffs in Forschungsarbeiten, Datenbanken und Datenblat-
tern gut zuganglich. Dieser Abschnitt gibt trotzdem einen kurzen Uberblick tiber die Merkmale der kon-
ventionellen Variante von 316L, die fiir diese Arbeit relevant sind. Weitere Einzelheiten werden bei Be-
darf in den Abschnitten 2.3, 2.4 und im Kapitel 6 erortert.

Die Mikrostruktur und das Zeit-Temperatur-Ausscheidungsverhalten (ZTA) von austenitischen nicht-
rostenden Stahlen ist umfassend dokumentiert. Die ZTA-Diagramme von AlSI 316L und AISI 316 (Letz-
terer mit héherem Kohlenstoff-Gehalt) wurden von Weiss und Stickler ermittelt [23]. Wahrend des
Betriebs oder der Wdrmebehandlung im Temperaturbereich von 550 °C bis 900 °C scheiden sich bei den
nichtrostenden Stahlen des Typs 316(L) Karbide M¢C und My;Cs sowie die intermetallischen Phasen o, x
und n (Laves-Phase) aus [19, 23, 24]. Details iiber die Zusammensetzung und Kristallstruktur von die-
sen Phasen sind in Tabelle 2-1 zusammengefasst [19, 23]. Eine Erhohung des Kohlenstoffgehalts in
316L beschleunigt die Kinetik der M,3Ce-Ausscheidung und unterdrickt die Bildung von MeC und den
intermetallischen Phasen. Eine Erh6hung des Stickstoffgehalts kann die Bildung der intermetallischen
Phasen zugunsten der MsC-Bildung unterdriicken [25].

Tabelle 2-1. Zusammensetzung und Kristallstruktur der Phasen in 316L, gemaR [19, 23].

Phase Chemische Zusammensetzung  Kristallographische Struktur
MasCe M = Cr, Fe, Mo kfz, NaCl type

MeC M = Fe, Mo, Cr, Co, Ni kfz, diamond type

o} Fe-Cr-Mo-Ni tetragonal, Dgb

X Fe-Cr-Mo-Ni kubisch, a-Mn type, Aqp,

n Fe,M, M = Mo, Ti, Cr, Ni hdp, Cu,

Matrix, Austenite Mo, Cr, Fe, Ni kfz

Konventionell hergestellte austenitische nichtrostende Stahle wie 316L zeichnen sich durch eine eher
niedrige Streckgrenze, eine eher hohe Zugfestigkeit und sehr gute Bruchdehnung und gesamte Exten-
someter-Dehnung bei Hochstkraft (= GleichmaRdehnung) aus [26]. Austenitische nichtrostende Stahle
sind nicht ausscheidungshdrtbar. Mischkristallverfestigung z. B. durch Stickstofflegierung und Kaltver-
formung sind die wichtigsten Verfestigungsstrategien [25-27]. Daher sind die gdngigsten Warmebe-
handlungen das Lésungsgliihen und das Spannungsarmeglihen. Das Lésungsglihen erhoht die Korro-
sionsbestandigkeit [28-30]. Das Spannungsarmelithen wird in der Regel bei Schweillverbindungen ein-
gesetzt. Weitere Einzelheiten zur Warmebehandlung von 316L sind im Abschnitt 2.4 zusammenge-
fasst. Nach dem FlieRen umfasst bei Raumtemperatur der Mechanismus der Kaltverfestigung die Ent-
wicklung einer Versetzungssubstruktur und die Bildung von verformungsinduziertem Martensit und
Verformungszwillingen aufgrund der niedrigen Stapelfehlerenergie (SFE, engl. Stacking Fault Energy)
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und der Gleiten-Zwilling-Wechselwirkungen (engl. Slip-Twin-Activities) [25, 28]. Bei htheren Tempera-
turen spielen die dynamische Reckalterung (DSA, engl. Dynamic Strain Aging) und die Abwesenheit von
Zwillingsbildung (bei Temperaturen tber ~ 100 °C) eine zusatzliche Rolle fir das Verfestigungsverhal-
ten [31-34]. Die Begriffe DSA und SFE werden in den Abschnitten 6.2.1 bzw. 6.3.1im Kontext der Dis-
kussion im Detail adressiert.

Aufgrund ihrer technischen Relevanz waren das LCF- (engl. Low-Cycle-Fatigue, = niederzyklische Er-
mudung) und Kriechverhalten der konventionellen Variante von 316L(N) bisher Gegenstand mehrerer
Studien.

Fur das LCF-Verhalten sind charakteristische Werte sowie Details zu den Versagensmechanismen und
dem Wechselverformungsverhalten einschliefilich der damit verbundenen mikrostrukturellen Mecha-
nismen in der Literatur verfiigbar; z. B. in [25, 35-45]. LCF-Versuche wurden sowohl bei Raumtempe-
ratur [37-39, 43, 45] als auch bei Hochtemperatur bei Temperaturen zwischen 250 °C und 600 °C [43,
44, 46] durchgefiihrt. Bei Raumtemperatur ist das zyklische Verformungsverhalten abhangig von der
(plastischen) Dehnungsamplitude [37, 39]. Nur bei niedrigen Dehnungsamplituden (in der GréRenord-
nung von 10%) wird Uber ein stabilisiertes zyklisches Verhalten berichtet. Ein nicht-stabilisiertes zykli-
sches Verhalten ist haufiger. Bei mittleren Dehnungsamplituden (in der GréRenordnung von 10°) ist
eine kontinuierliche Entfestigung und bei hoheren Dehnungsamplituden (in der GréRenordnung von 10°
%) eine kontinuierliche Verfestigung charakteristisch. In allen Féllen ist eine Anfangsverfestigung in-
nerhalb der ersten bis zu 100 Zyklen tblich. Die Anfangsverfestigung ist hauptsachlich mit einem An-
stieg der Gesamtversetzungsdichte verbunden [37]. Die Entfestigung wurde mit der Dehnungslokali-
sierung in persistenten Gleitbandern (PGB, engl. Persistent Slip Bands) und der Bildung versetzungs-
freier Regionen und der damit verbundenen Entwicklung der Versetzungsstruktur hin zu einer zellula-
ren Struktur in Verbindung gebracht [37, 39]. Neben der Anfangsverfestigung und anschlieRenden Ent-
festigung haben Hong et al. [43] (iber eine sekunddre Verfestigungsphase bei Dehnungsamplituden
tber 0,4 % berichtet und sie auf eine plastizitatsinduzierte martensitische Umwandlung zuriickge-
flhrt. Bei erhthten Temperaturen findet in der Regel eine von einer kontinuierlichen Entfestigung ge-
folgte Anfangsverfestigung statt [43, 44, 47]. Hong et al. [43], die eine kaltgezogene Variante bei Priif-
temperaturen zwischen 250 °C und 600 °C untersuchten, haben die Verfestigsung auf DSA, die Entfes-
tigung auf dynamische Erholung und die allgemeine zyklische Nichtstabilisierung auf die Konkurrenz
dieser beiden Mechanismen zuriickgefiihrt. Hinsichtlich des Bruchverhaltens wurde bei Dehnraten
>3 x10* s iiber mehrfache Rissinitiierung aus Gleitbandern an der Oberflache [46] und transgranulare
Rissaushreitung berichtet [44, 46]. Mit zunehmendem Stickstoffgehalt wurde interkristalline Rissaus-
breitung beobachtet [44]. Bei 600 °C wird die Rissausbreitung durch Oxidation begiinstigt [46].

Beziiglich des Kriechverhaltens sind mehrere Studien vorhanden; z. B. [48-52]. Sasikala et al. [48] ha-
ben 316- und 316LN-Stahle und ihre Schweillverbindungen bei 600 °C und 650 °C untersucht und um-
fangreiche metallographische Untersuchungen durchgefiihrt, um die beobachteten Eigenschaften zu
erkldren. Diesen Studien nach wird der Mechanismus der Kriechverformung in 316L(N) von Faktoren
beeinflusst, welche in erster Linie mit der Chemie und den Phasen des Werkstoffs zusammenhangen
[48, 49]. Die SFE, die Zwischengitteratome (insbesondere C und N) und ihr Einfluss auf das Ausschei-
dungsverhalten sowie das Vorhandensein von Delta-Ferrit zdhlen dazu [48, 51, 53]. So verbessert eine
Erh6éhung des C- und N-Gehalts das Kriechverhalten im Sinne einer geringeren minimale Kriechrate,
einer langeren Bruchzeit und einer htheren Kriechduktilitat [49, 51]. Auch das Kriechschadigungsver-
halten hangt teilweise mit diesen Faktoren zusammen. Es wurde sowohl iber transgranularen Bruch,
der sich in Griibchen auf den Bruchflachen dufRert, als auch tber eine Mischung aus trans- und inter-
kristallinen Bereichen berichtet [48, 49]. Interkristalline Rissbildung ist bei Priifbedingungen wie
600 °C / 275 MPa und 625 °C / ca. 230 MPa aufgetreten [54, 55]. Bei der Entwicklung von MyCe-Karbi-
denund der Sigma-Phase wurden auf den Bruchflachen sowohl duktile als auch spréde Versagensbilder
beobachtet, die mit dem Wachstumsverhalten und der Verkniipfung von Hohlrdaumen mit der Sigma-
6
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Phasen verbunden waren [48]. Eine Erhéhung des Stickstoffgehalts kann zu einem geringeren AusmaR
an sowohl inneren als auch oberfldchlichen Kriechrissen zusammen mit interkristalliner Rissbildung
fihren [51].

2.2 PBF-LB/M/316L: Mikrostruktur des As-Built-Werkstoffzustands

Die As-Built-Mikrostrukturen von PBF-LB/M/316L und anderen AM-Metallen sind recht kamplex. lhre
charakteristischen Merkmale erstrecken sich tiber mehrere Langenskalen. Typische Merkmale sind ein-
zigartige Kornmorphologien, Korngrenzen, die haufig in GroRwinkel- und Kleinwinkelkorngrenzen (im
Englischen oft als Sub-Grain Boundaries bezeichnet) unterteilt sind, Schmelzbadgrenzen (MPB engl.
Melt Pool Boundary), kristallografische Textur, Anisotropie, ausgeschiedene Partikel im Submikrome-
ter-/Nanometerbereich, hohe Versetzungsdichten und eine gerichtete zelluldre Erstarrungsstruktur
(im Folgenden als Zellstruktur bezeichnet), die eng mit der Kornstruktur- und Textur-Entwicklung ver-
bunden ist [56]. Dariiber hinaus kénnen sich metallurgische Defekte bilden. Dazu gehéren unter ande-
rem Balling-Effekt, Porositat, Bindefehler, Risse, Metalleinschliisse, hohe Eigenspannungen, Verzug,
Delamination, Oxidation, Verlust von Legierungselementen, Oberflachenunebenheiten, teilweise ge-
schmolzene/ungeschmolzene Partikel und Spritzer, die zu einer erhdhten Rauheit fithren [6, 8]. In den
folgenden Absatzen werden weitere ausgewadhlte Details von typischen Merkmalen erlautert, die fir
diese Arbeit relevant sind. Abbildung 1-2 gibt dazu einen grafischen Uberblick.

Obwohl alle diese Merkmale im PBF-LB/M/316L vorhanden sein kénnen, hdngt die resultierende Mik-
rostruktur in hohem MaR von den Fertigungsparametern inkl. der Scan-Strategie ab [57, 58], so dass
im Prinzip jede Fertigungsstrategie eine andere Mikrostruktur und damit eine andere
PBF-LB/M/316L-Materialvariante liefern kann. Einer der wichtigsten PBF-LB/M-Prozessparameter,
der die Geflige-Entwicklung beeinflusst, ist die hohe Abkihlgeschwindigkeit. Bei PBF-LB/M kann sie
etwa 10° K/s bis 10° K/s betragen; ein hoher Wert, wenn man ihn mit den typischen Werten von 10° K/s
bis 102 K/s bei GieRRverfahren oder von bis zu 10° K/s bei den Verfahren DED-L/M oder WAAM/M (Ab-
kirzungen aus den engl. Begriffen Directed Energy Deposition und Wire Arc Metal Manufacturing.
Deutsch: Materialauftrag mit gerichteter Energieeinbringung bzw. Lichtbogendrahtauftragsschwei-
Ren) vergleicht [6, 59]. Die Bedeutung der Abkiihlgeschwindigkeit (= G - R, wobei G der Temperaturgra-
dient und R die Erstarrungs- oder Wachstumsrate ist) beruht auf der Tatsache, dass sie die Langens-
kala des Erstarrungsgefiiges steuert. Darliber hinaus bestimmt das Verhaltnis von G / R die Erstar-
rungsmorphologie [59-61].

Die Zellstruktur ist ein komplexes dreidimensionales Netzwerk, das aus langlichen réhrenférmigen
Sdulen besteht, die allgemein als Zellen bezeichnet werden. Die Wdnde der Zellen weisen eine elemen-
tare Mikro-Segregation von Cr und Mo sowie eine hohe Versetzungsdichte auf, die wesentlich zu einer
Gesamtversetzungsdichte in der GréRenordnung von 10" m? fiir PBF-LB/M/316L beitragt [62]. Die
langlichen Zellen wachsen epitaktisch aus der jeweils zuvor aufgetragenen Schicht wahrend des Er-
starrungsprozesses in der fir kubische Kristalle bevorzugten kristallographischen Wachstumsrich-
tungsfamilie <001> [6, 60, 63] und parallel zum Temperaturgradienten, der wiederum senkrecht zu
den Schmelzbadgrenzen verlauft [64]. Die <001> Richtung des Wachstums der Zellen steht im Ein-
klang mit einem dendritischen Wachstum oder zelldhnlichen dendritischen Strukturen [62, 65, 66]. Der
Temperaturgradient variiert lokal innerhalb des Schmelzbads [64]. Daher entwickeln sich innerhalb ei-
nes Schmelzbads unterschiedliche Erstarrungsfronten, die dazu fiihren, dass die Zellen zum Koordina-
tensystem der Probe in unterschiedliche Richtungen und in unterschiedlichem Ausmali wachsen; wie
beispielsweise von Chen et al. und Sun et al. aufgezeigt wurde [16, 67]. Durch den kompetitiven Wachs-
tumsmechanismus und die langliche Natur der Zellen kénnen sie in Regionen mit einer bestimmten
kristallographischen Orientierung sowohl in gleichachsiger als auch in langlicher Morphologie auftreten
[16, 65]. Die ZellgréRe, die in der Regel in einer Ebene senkrecht zur Langsachse der ldnglichen Zellen



2 Literaturtibersicht

bestimmt wird, liegt normalerweise unter 1pm [65, 68-70]. Die ZellgroRe hangt von den Herstel-
lungs- und Erstarrungsbedingungen, die sogar innerhalb einer einzigen Spur variieren kénnen, sowie
von der Lage der Zelle im Verhaltnis zum Schmelzbad ab [71-73].

In der zelluldren Struktur hangt der Ursprung der elementaren Mikrosegregation mit dem dendritischen
Wachstum und den schnellen Erstarrungsbedingungen zusammen (in kubischen Materialien richten
sich die Mikrosegregationsmuster an den Dendriten in {001}-Ebenen aus [62, 74] und die hohe Verset-
zungsdichte an den Zellwanden wird in erster Linie durch die Verformung verursacht, die durch ther-
mische Ausdehnung/Schrumpfung in einem eingeschrankten Medium hervorgerufen wird [62]. Die
elementare Mikro-Segregation beeinflusst die Ausrichtung und GréRRe der Versetzungsstruktur, wenn
der durchschnittliche Abstand der primdren Dendritenarme nahe an der durchschnittlichen Verset-
zungszellengréRe liegt [62]. Dariiber hinaus, was die Bildung und Anhdufung von Versetzungen an den
Zellwénden betrifft, haben Voisin et al. [65] gezeigt, dass die ausgeschiedenen Partikel, auf die in ei-
nem kommenden Absatz eingegangen wird, eine Rolle bei der Zellbildung wdhrend der AM-Bearbei-
tung spielen, indem sie die Versetzungen wdahrend der wiederholten thermomechanischen Zyklen an
die Zellwdnde pinnen. Andere plausible Ursachen fiir die Anhaufung von Versetzungen an den Zell-
wdnden sind die unterschiedliche chemische Zusammensetzung der Zellwdnde, die zu einer lokalen
Mischkristallhdrtung fiihren kann [27, 75], und ein lokal unterschiedlicher Elastizitdtsmodul, der dazu
beitragen kann, Versetzungen einzufangen bzw. zu erzeugen [65]. SchlieRlich kénnen einzelne Verset-
zungeninnerhalb der Zellen auftreten und diese kénnen in einigen Fallen mit den Zellwanden verknault
sein, aber insgesamt ist die Versetzungsdichte im Zellinneren im Allgemeinen viel geringer als die an
den Zellgrenzen [68, 76].

Der Literatur nach betrdgt die Missorientierung zwischen einzelnen Zellen weniger als 1° bis null Grad,
wdahrend sie innerhalb der Zellen selbst bis zu 1,5° betrdgt [56, 62, 68]. Orientierungsabweichungen
treten in zufélligen Mustern und nicht in den langlichen geraden Zellstrukturen auf [62]. Die geringe
bis gar nicht vorhandene Missorientierung zwischen benachbarten Zellen wird darauf zuriickgefihrt,
dass die Zellen nicht nur durch die plastische Verformung, sondern erst durch die schnelle Erstarrung
entstehen (anders als bei herkdmmlichen, dehnungsinduzierten Versetzungszellen) [65].

Ausgeschiedene Partikel, auch Nanopartikel, nanoskalige Oxideinschliisse oder Oxidpartikel genannt
(ab hier vereinfacht als Partikel bezeichnet), sind ebenfalls ein charakteristisches Merkmal der Mikro-
struktur von PBF-LB/M/316L. Es wurde berichtet, dass sie sich nicht nur aber hauptsdchlich an den
Zellwanden befinden [65, 63]. Ihre GréRe liegt typischerweise unter 100 nm im Durchmesser [59, 65,
68, 69]. In friiheren Studien wurden sie als iibergangsmetallreiche Silikate, die reich an Si, O und Mn
sind (Si-0-Mn-Silikate), oder als Oxidpartikel, die reich an Si und Mn sind, identifiziert. Spater wurden
sie meist als metastabile amorphe nanoskalige MnSiOs-Rhodonit-artige Nanopartikel identifiziert [56,
70, 77-79]. Die Partikel bilden sich in dem Pulver wahrend des Gasverdiisungssprozesses aufgrund der
hohen Affinitat von Si und Mn zu Sauerstoff; anschlieRend dissoziieren sie wdhrend des
PBF-LB/M-Prozesses und bilden sich wahrend der schnellen Erstarrung erneut [78, 80]. Neben diesen
Einschlissen wurden auch feine Karbide (M»;Ce) an den Schmelzbad- und Subkorngrenzen beobachtet
[81].

Bei der Herstellung von 316L mittels PBF-LB/M entsteht in der Regel ein einphasiger, austenitischer
Werkstoff. Ob sich zusatzliche Phasen bilden, hangt von der Abkiihlgeschwindigkeit [59] und méglich-
erweise auch von den Prozessparametern ab. Shin et al. [81]haben Delta-Ferrit in ihrem
PBF-LB/M/316L-As-Built-Zustand beobachtet.

Die Schmelzbadgrenzen (MPB, engl. Melt Pool Boundary) sind die Grenzflachen, die zwischen dem frisch

erstarrten Schmelzbad und dem vorhandenen festen Material, auf dem es wdhrend eines

Schmelzdurchgangs aufgebaut wurde, entstehen [82]. Es handelt sich dabei um diinne Bander aus

segregierten geldsten Elementen, deren Zusammensetzung sich geringfiigig vom Inneren des
8
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Schmelzbads unterscheidet [83, 84] und die nach der Erstarrung unter dem Licht- und Elektronenmik-
roskop sichtbar bleiben. Aufgrund ihrer Natur stellen sie die Form der Scan-Spuren dar [84, 85].

Das Vorhandensein und die Ausbildung der zellularen Struktur, die, wie bereits erwdhnt, wiederum von
den Prozessparametern abhdngt, beeinflusst weitere charakteristische Merkmale der
PBF-LB/M/316L-Mikrostruktur wie die Korngrenzen (GB; engl. Grain Boundary), die Kornmorphologie
und die kristallographische Textur, die in den folgenden drei Absatzen behandelt werden.

Der Mechanismus des konkurrierenden Wachstums der gerichteten Zellen [6] fiihrt zu einer hierarchi-
schen Kornstruktur, die aus Kérnern und Subkdrnern mit einer komplexen dreidimensionalen Beschaf-
fenheit besteht. Die Kornmorphologie hangt auch von den Prozessparametern ab; z. B. von der
Scan-Strategie [86, 87]. Kérner und Subkérner werden durch GroR- und Kleinwinkel-Korngrenzen
(HAGBs und LAGBs, engl. High And Low-Angle Grain Boundaries) getrennt.

Die Subkérner wurden zum Beispiel als Zellpakete beschrieben [65, 88]. Im Gegensatz zu den Verset-
zungszellwanden sind die LAGBs schmale und gut definierte Grenzen [69], die aus verknaulten Verset-
zungslinien bestehen [89]. Wahrend die HAGBs eher schlecht dokumentiert sind, haben sich einige Ar-
beiten bereits mit dem Ursprung und der Natur der LAGBs beschaftigt [65, 89-93].

Abgesehen von dem Einfluss auf die Kornstruktur beeinflusst -ebenso wie die Prozessparameter- der
Wachstumsmechanismus der ldnglichen Zellen verstandlicherweise auch die Texturbildung [71, 87, 94,
95]. Einzelheiten zur Texturbildung und -kontrolle sind in der Literatur zu finden [6, 67, 96]. Eine der
am haufigsten berichteten Textur in PBF-LB/M/316L besteht aus einer {011}-Texturkomponente in
Aufbaurichtung und {001}-Texturkomponenten in Richtung der Laserspuren [16, 64, 65, 67, 97].

Die Entstehung von metallurgischen Defekten (siehe roter Pfad in Abbildung 1-2) hangt vom AM-Her-
stellungsprozess und den Prozessparametern ab. Im Folgenden werden einige von ihnen angespro-
chen. Porositat wird verursacht durch (i) Abscheidung oder Schmelzen im TiefschweilRen(Keyhole)-Mo-
dus, (i) Einschluss von Gas in Pulverpartikeln wahrend des Pulververdiisungsprozesses oder von
Schutzgas oder Legierungsdampfen im Schmelzbad [6]. Bindefehler kénnen durch einen unzureichen-
den Energieeintrag, wodurch das Metallpulver nicht vollstandig aufschmilzt, und ein unzureichendes
Eindringen des fliissigen Metalls in die zuvor erstarrte Schicht verursacht werden [6, 8, 98]. Der Verlust
von Legierungselementen ist auf die Verdampfung von Elementen in der Baukammer zuriickzufiihren
[6]. Eigenspannungen sind in der Regel auch vorhanden. Bei der additiven Fertigung von Metallen wer-
den sie durch den thermischen Aufheiz- und Abkiihlzyklus verursacht, der durch schnelle Aufheiz- und
Abkihlraten und gleichzeitiges Schmelzen der obersten Materialschicht und Wiederaufschmelzen der
darunter liegenden und zuvor erstarrten Schichten gekennzeichnet ist [99]. Eine Vorstellung von der
typischen GréRe der Eigenspannungen kann anhand der Arbeit von Williams et al. [100] vermittelt wer-
den. Sie haben grolRe Zugeigenspannungen von etwa 450 MPa an den aulReren Messflachen einer ver-
tikalen PBF-LB/M/316L-Probe gemessen, die durch hohe Druckeigenspannungen ahnlicher GroRe in
der Mitte ausgeglichen wurden. Weitere Einzelheiten tber die Entstehung anderer metallurgischer De-
fekte, die durch eine ungeeignete Wahl der Prozessparameter verursacht werden, sind in der Literatur
zu finden z. B. in [6, 8].

Als Erganzung zu den in den vorigen Absdtzen dargestellten typischen mikrostrukturellen Merkmalen
des As-Built-Werkstoffzustands von PBF-LB/M/316L zeigt Abbildung 2-1 einige relevante Bilder aus
der Literatur. Abbildung 2-1a zeigt eine Darstellung der hierarchischen Natur der PBF-LB/M/316L-Mik-
rostruktur [56]. Darin zeigt (ii) die Kornmorphologie (REM-EBSD), (iii) eine REM-Abbildung im geatzten
Zustand, bei der HAGBs, Schmelzbadgrenzen (fusion boundary) und die Zellstruktur (cellular structure)
zu erkennen sind, (iv) und (v) TEM-Abbildungen, bei denen die hohe Versetzungsdichte, die Mikroseg-
regationen und ausgeschiedene Nanopartikel an den Zellwanden zu erkennen sind, und (vi) eine
HAADF-STEM Abbildung (HAADF, engl. High-Angle Annular Dark Field) und dazu gehtrende EDX-Maps
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(Energiedispersive Rontgenspektroskopie), bei denen eine LAGB, sowie die Mikrosegregationen (an Cr
und Mo) und Nanopartikel zu erkennen sind. Abbildung 2-1b [16, 65, 67] zeigt in (i) wie innerhalb einer
Schmelzbadgrenze abhdngig von der lokal unterschiedlichen Richtung des Temperaturgradients die
gerichteten Zellen wachsen konnen, in (ii) und (iii) ist ersichtlich, wie dieser lokal unterschiedliche
Wachstum die Texturentwicklung in der Aufbaurichtung bestimmt und in (iv) bis (vi) ist zu erkennen,
wie die anisotropische Natur der gerichteten Zellen das Aussehen dieser bei der (Elektronen-)Mikro-
skopie in Abhdngigkeit von der Schnittebene beeinflusst. Abbildung 2-1c zeigt beispielhaft an
DED-L/M/Ti-6Al-4V [101] wie Gasporen (blau markiert, rund) und Bindefehler (schwarz markiert, irre-
guldre Form) generell bei Metal-AM Legierungen aussehen kénnen.
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(i) A 3
Lack-of—Fuﬂo‘r\ Defects f;?. 4

rostrukturellen Merkmale des As-Built-Werkstoffzustands von PBF-LB/M/316L. a) Darstellung der hie-
rarchischen Natur der PBF-LB/M/316L-Mikrostruktur, b) Bilder zu den gerichteten Zellen, dem Zellen-
wachstum und der Texturentwicklung, c) Gasporen und Bindefehler (in diesem Fall
DED-L/M/Ti-6AI-4V), BD: Aufbaurichtung (engl. Building Direction). Abbildung a) wurde aus
Wang et al. [56] mit Genehmigung von Copyright © 2017, Springer Nature Limited reproduziert und mo-
difiziert. Abbildung b) wurde aus Bildern aus Chen et al. [16] (Genehmigung durch © 2022 Elsevier B.V.
All rights reserved), Sun et al. [67] (lizensiert nach CCBY, Copyright 2018, The Author(s)), und
Voisin et al. [65] (Genehmigung durch ® 2020 Acta Materialia Inc. Published by Elsevier Ltd. All rights
reserved) erstellt. Abbildung c) wurde reproduziert und modifiziert aus Avila Calderdn et al. [102] lizen-
siert nach CC BY 4.0, Copyright Wiley-VCH GmbH (2021).

Alle vorgenannten mikrostrukturellen Merkmale und metallurgischen Defekte beeinflussen das me-
chanische Verhalten von PBF-LB/M/316L und kénnen sich im Laufe der Zeit in Abhdngigkeit von der
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thermischen Belastung, der mechanischen Beanspruchung oder einer Kombination aus beidem entwi-
ckeln. In den folgenden Abschnitten wird der Stand des Wissens lber das mechanische Verhalten von
PBF-LB/M/316L und den Einfluss der Mikrostruktur darauf dargestellt.

2.3 PBF-LB/M/316L: Mechanisches Verhalten des As-Built-Werkstoffzustands

In diesem Abschnitt wird der Stand des Wissens Uber die mechanischen Eigenschaften von
PBF-LB/M/316L im As-Built-Zustand unter den verschiedenen in dieser Studie untersuchten Belas-
tungsszenarien und die Auswirkungen derim Abschnitt 2.2 vorgestellten mikrostrukturellen Merkmale
auf diese Eigenschaften dargestellt. Zundchst wird ein allgemeiner Uberblick tiber die Auswirkungen
dieser Merkmale auf das mechanische Verhalten gegeben. AnschlieRend wird in den Abschnitten 2.3.1,
2.3.2 und 2.3.3 jedes der Belastungsszenarien behandelt.

Die Zellstruktur, die Partikel, die Kornstruktur, die kristallografische Textur und die Schmelzbadgren-
zen kdnnen die Harte, die Zugversuchskennwerte und die Ermidungs- und Kriecheigenschaften von
PBF-LB/M/316L sowohl hinsichtlich des Verformungs- als auch des Schadigungsverhaltens beeinflus-
sen [16, 32, 56, 68, 69, 76, 79, 83, 103, 104]. Auch die chemische Zusammensetzung, die sich z. B. durch
den Verlust von Legierungselementen andern kann, kann sich auf das mechanische Verhalten auswir-
ken. So wurde beispielsweise fir den konventionell hergestellten nichtrostenden Stahl 316L berichtet,
dass der C- und N-Gehalt das LCF- und Kriechverhalten beeinflusst [49, 51, 105-109]. Zusatzlich zu die-
sen Faktoren kénnen auch Eigenspannungen und deren Verteilung eine Rolle spielen, was bereits be-
zliglich des Zugversuchs- und hochzyklischen Ermidungsverhaltens (HCF, engl. High-Cycle-Fatigue) bei
Raumtemperatur berichtet wurde [110-112]. Es ist jedoch bekannt, dass sich Eigenspannungen im All-
gemeinen wahrend der Fertigung, nach Einwirkung erh6hter Temperaturen oder nach zyklischer Belas-
tung unter LCF-Bedingungen umverteilen und relaxieren kénnen [113-118]. Der Grad ihrer Auswirkung
auf die mechanischen Eigenschaften hdngt daher in hohem Male von der Herstellungsroute des Ma-
terials oder der Probe und den thermomechanischen Belastungsbedingungen ab. Schlieftlich sind auch
Porositat und erhdhte Rauheit Einflussfaktoren auf das mechanische Verhalten. Die Porositat zum
Beispiel beeinflusst Berichten zufolge die Zug-, Ermiidungs- und Kriecheigenschaften [14, 83, 119-121].

2.3.1 Hdrte und Zugversuchseigenschaften

Die Harte von PBF-LB/M/316L bei Raumtemperatur wurde von mehreren Autoren angegeben [59, 70,
85, 122-128]. Die in der Literatur angegebenen Hartewerte streuen stark und reichen von etwa 200 HV
bis 280 HV. Diese Werte sind tendenziell héher als die allgemein angegebenen Werte fiir die konventi-
onell hergestellte Variante von etwa 150 HV bis 220 HV [129]. Die wichtigsten Faktoren, die zur Harte
beitragen, sind (i) die Korn-/ZellgroRe, (i) die hohe Versetzungsdichte aufgrund der Ansammlung von
Versetzungen an den Zellwanden und (iii) die Partikel [59]. Aufgrund der multiskaligen Natur der
PBF-LB/M/316L-Mikrostruktur ist die Harte anfallig fiir GroReneffekte. Beispielsweise verursacht die
anisotrope Morphologie der zelluldren Struktur eine orientierungsabhdangige mittels Nanoindentation
ermittelte Harte [130].

Das Verhalten beim Zugversuch von PBF-LB/M/316L (Raumtemperatur) wurde in den letzten Jahren
eingehend untersucht und es wurde sowohl tber charakteristische Festigkeits- als auch iber Verfor-
mungswerte berichtet [56, 65, 68, 83, 85, 103, 112, 126, 131-140]. Das PBF-LB/M/316L besitzt im
As-Built-Zustand eine hervorragende Festigkeits-Duktilitdt-Kombination, die Gber der von konventio-
nell hergestelltem und nanostrukturiertem 316L liegt [56, 65]. Ubliche Werte in der iiberpriiften Lite-
ratur reichen fir die Dehngrenze von 429 MPa bis 710 MPa, fir die Zugfestigkeit von 512 MPa bis
1016 MPa und fir die Bruchdehnung von 22 % bis74 %. Die jeweiligen Durchschnittswerte sind
528 MPa, 650 MPa und 50 %. Dies bedeutet eine wesentlich hohere Dehngrenze (mehr als Faktor 2)
und potenziell hthere Dehnungswerte bei dhnlichen Zugfestigkeiten im Vergleich zur konventionell
hergestellten Werkstoffvariante [103, 129, 141].
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Das Spannungs-Dehnungs-Verhalten ist typischerweise durch eine hohe Dehngrenze gekennzeichnet,
welcher ein kontinuierliches gleichmdRiges nahezu ideales plastisches Flielten mit einer eher geringen
variierenden Verfestigungsrate folgt, was bei Abwesenheit hoher Porositat zu hohen Dehnungswerten
fuhrt [56, 65, 67,103, 142, 143].

Der Hauptbeitrag zur hohen Dehngrenze ist laut Literatur die Versetzungshartung aufgrund der hohen
Versetzungsdichte im Zusammenhang mit der zelluldren Struktur [27, 56, 65, 68, 76, 142], welche im
folgenden Absatz ausfiihrlich behandelt wird. Zhong et al. [85] haben aber auch den Beitrag der damit
verbundenen Mikrosegregationen hervorgehoben. Der individuelle Beitrag dieser und weiterer mikro-
struktureller Merkmale zur Verfestigung wurde untersucht und in einigen Fallen quantifiziert [56, 65,
68, 76]. Also sind die weiteren Beitrdge zur Verfestigung nach Cui et al. [76] und Chen et al. [68] die
Mischkristallverfestigung (bis zu 30 % der Dehngrenze), die Verfestigung aufgrund der Korngrenzen
(bis zu 20 %), die Ausscheidungs- oder Partikelverfestigung (bis zu 7 %) und die intrinsische Verfesti-
gung aufgrund der Gitterreibung (etwa 3 %). Bei der Korngrenzenverfestigung werden sowohl HAGBs
als auch LAGBs beriicksichtigt [68]. Die Partikelverfestigung wird haufig auf der Grundlage des Oro-
wan-Mechanismus beschrieben [56, 76, 144]. SchlieRlich wiesen Chen et al. [68] auf die Rolle des Stick-
stoffs als moglichen Beitrag zur Verfestigung hin: die Dehngrenze von stickstofffreiem austenitischem
nichtrostendem Stahl steigt durch die Zugabe von 1,2 % N [145, 146] von 240 MPa auf 900 MPa an.

Die Versetzungshartung in PBF-LB/M/316L ist zwangslaufig mit einem Mechanismus der_Zellwand-
verfestisung gekoppelt, da die Zellwande im Vergleich zum Zellinneren eine lokal hohere Versetzungs-
dichte aufweisen (7,16 £ 1,19 x 10™/m? bzw. 2,45 + 0,81 x 10"/m? in [76]; bis zu =10% /m? fiir die Zell-
wande in [65]). Wang et al. [56] zeigten die Bedeutung der Zellwandverfestigung. Unter Anwendung
der Hall-Petch-Beziehung und unter Verwendung der Zellgrole als charakteristischen Langenparame-
ter haben sie eine Dehngrenze bestimmt, die fast 90 % des tatsdchlichen Werts der Dehngrenze aus-
gemacht hat. Spater wiesen Voisin et al. [65] jedoch darauf hin, dass aufgrund des bevorzugten dend-
ritischen Wachstums in der kfz-Struktur die Verwendung von Zelldurchmessern zur Skalierung der
Dehngrenze zu einer Uberschatzung fithren kann, da der durchschnittliche Zelldurchmesser um fast
50 % zunimmt, wenn er auf die {111}-Gleitebenen projiziert wird. AuRerdem haben Voisin et al. [65]
darauf hingewiesen, dass das Vorhandensein von Partikeln in den Zellwdnden zu einer Verringerung
der lokalen Partikelabstande fihrt, was die Versetzungsbehinderung durch den Orowan-Mechanismus
verstdrkt. In diesem Zusammenhang schdtzten sie den lokalen Anstieg der Scherspannung in den Zell-
wdnden auf bis zu 370 MPa. Schlieflich wiesen sie die Existenz einer hohen Dichte von Stapelfehlern
in den Zellwédnden nach, die weiter zur Starkung der Zellwande beitragt [147-149]. Die Bedeutung von
Stapelfehlern wurde auch in der Studie von Yin et al. hervorgehoben [141].

Die hohe GleichmaRdehnung ist mit einem stetigen und fortschreitenden Mechanismus der Kaltver-
festigung verbunden, der von der hierarchisch heterogenen Mikrostruktur gesteuert wird, und bei dem
Versetzungsgleiten, Verformungszwillinge und die Zellstruktur eine wichtige Rolle spielen [56]. Ver-
setzungsgleiten ist der dominierende Verformungsmechanismus in den friilhen Phasen der Verfor-
mung [56]. Mit zunehmender Verformung nukleieren Verformungszwillinge an den HAGBs und durch-
dringen andere Zwillinge, die Zellwdnde und LAGBs, wodurch Zwilling-Zwilling, Versetzung-Zwilling
und Versetzung-Zellstruktur-Interaktionen geférdert werden und somit ein einzigartiges dreidimensi-
onales Netzwerk fiir fortschreitende und gleichméaRige Kaltverfestigung entsteht [56]. AuRerdem wird
im Einklang mit dem beobachteten Verfestigungsverhalten angenommen, dass Versetzungen im In-
neren der Zellwdnde und entlang der HAGBs festgehalten werden. Shamsujjoha et al. [150] zeigten,
dass Zwillinge vorwiegend in {111}-Ebenen parallel zur Baurichtung entstehen und dass eine héhere
Zwillingsaktivitat nachweislich mit einer héheren Duktilitat zusammenhangt. In der gleichen Argu-
mentationslinie fihrten Yin et al. [141] und Pham et al. [151] die Duktilitat auf den TWIP-Effekt (TWIP,
engl. Twinning-Induced Plasticity) zuriick, was bekannt fir die konventionelle 316L-Variante ist. Dabei
haben Yin et al. [141] die Bildung von Zwillingen bei verschiedenen Dehnungsgraden nachgewiesen und
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darauf hingewiesen, dass die niedrige SFE und die groRe KorngroRe ihre Bildung erleichtern.
Pham et al. [151] haben das TWIP-Verhalten auf einen hohen Stickstoffgehalt zuriickgefiihrt, da dieser
die SFE senken kann, was zur Dissoziation von Versetzungen fuhrt und die Entstehung von Verfor-
mungszwillinge fordert. Dryepondt et al. [32] haben berichtet, dass die verformungsinduzierte Tex-
turentwicklung ebenfalls eine Rolle bei der Erhdhung der Duktilitdt spielen kénnte. Schliefilich ist be-
kannt, dass Porositat die Duktilitat verringert [83, 120, 152].

Das Verhalten beim Zugversuch von PBF-LB/M/316L bei erhghten Priftemperaturen wurde ebenfalls,
aber in geringerem Umfang als das Verhalten bei Raumtemperatur untersucht [32, 65, 79, 85, 140, 153].
Dryepondt et al. und Byun et al. [32, 79] haben Zugversuche bei Raumtemperatur und zwischen 200 °C
und 700 °C sowohl im As-Built-Zustand als auch nach verschiedenen Warmebehandlungen durchge-
fihrt. In beiden Arbeiten wurde im As-Built-Zustand eine monotone Abnahme der Dehngrenze mit
zunehmender Priiftemperatur festgestellt. Die Zugfestigkeit nahm ebenfalls ab und die Duktilitdt er-
reichte bei etwa 400 °C - 500 °C ein Minimum. Zhong et al. und Voisin et al. [65, 85] haben Zugversu-
che zwischen Raumtemperatur und 300 °C durchgefiihrt und in diesem Temperaturbereich ahnliche
Ergebnisse wie Dryepondt et al. und Byun et al. erzielt. Akino et al. [140] haben Zugversuche bei Raum-
temperatur und 600 °C durchgefiihrt und berichteten Gber dhnliche Festigkeitskennwerte wie die bis-
her genannten Studien. SchlieRlich wurden bei 600 °C [32, 140] und bei 500 °C [79] gezackte FlieRkur-
ven beobachtet, die in letzterem Fall auf DSA zuriickgefiihrt wurden. Die Ergebnisse der Studien von
Dryepondt et al. und Byun et al. [32, 79] sind in Abbildung 5-10 dargestellt und werden in 6.2.1 disku-
tiert.

Die Ursache fir die temperaturabhangige Abnahme der Festigkeitskennwerte mit ansteigender Priif-
temperatur wurde ebenfalls untersucht. Zhong et al. [85] argumentieren, dass die fiir die Versetzungs-
bewegung bendtigte Energie mit steigender Temperatur abnimmt, was wiederum den Pinning-Effekt
zwischen Versetzungen innerhalb der Zellwdande schwadcht. Dabei wird implizit davon ausgegangen,
dass bei hoheren Priftemperaturen die Zellstruktur und die damit verbundene Versetzungshartung
weiterhin den Hauptbeitrag zur Festigkeit leisten. Saeidi et al. [93] zeigten, dass nach einer Warmebe-
handlung, die den Aufheizbedingungen vor dem Zugversuch ahnelte, die Zellstruktur zu Beginn der
Belastung noch varhanden war. Auf dieser Grundlage haben sie bestatigt, dass die Zellstruktur bei er-
héhten Priftemperaturen immer noch den Hauptbeitrag zur hohen Dehngrenze leisten kann.

Einige der zitierten Studien haben auch das Verformungsverhalten bei erh6hten Priiftemperaturen un-
tersucht. Dryepondt et al. [32] haben auf der Grundlage von post-mortem metallographischen Unter-
suchungen die Abnahme der Dehnung auf eine Anderung der Verformungsmechanismen zuriickge-
fihrt. Wahrend bei Raumtemperatur Verformungszwillinge beobachtet wurden und eine Wechselwir-
kung mit der Zellstruktur angenommen wurde, wurden bei hoheren Priiftemperaturen kaum Zwillinge
beobachtet, und es wurde angenommen, dass die Verformung mit Versetzungsbewegungen zusam-
menhangt. Sie haben darauf hingewiesen, dass das Verhalten typisch fir 316L ist, da er eine mdRig
niedrige Stapelfehlerenergie aufweist [32, 154]. Bei niedrigen Temperaturen kann eine gewisse Verfor-
mung durch Zwillingsbildung angenommen werden und mit steigender Temperatur wird die Verfor-
mung durch Versetzungsgleiten aufgrund der thermischen Aktivierung begiinstigt. Abgesehen von der
Zwillingsbildung haben sie vorgeschlagen, dass die verformungsinduzierte Texturentwicklung eben-
falls eine Rolle bei der Duktilitdt spielen kénnte, da es eine experimentelle Korrelation zwischen grélle-
ren Dehnungen, die bei Raumtemperatur beobachtet wurden, und einer stdrkeren Texturentwicklung
gibt. In der Studie wiesen alle verformten Proben eine starke {001} und {111}-Fasertextur auf; ein be-
kanntes Zugverhalten fiir kfz-Systeme, das durch Verformung durch Gleiten dominiert wird [32, 155].
SchlieRlich schlieRen Dryepondt et al. [32] und Byun et al. [79] nicht aus, dass das beobachtete gezack-
tes Flielen und damit DSA bei Temperaturen zwischen 300 °C und 600 °C eine Ursache fiir die verrin-
gerte Duktilitat sein konnte, wie dies auch fiir die herkémmliche 316L-Variante berichtet wurde [46,
156-158].
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2.3.2 Low-Cycle-Fatigue

Wahrend es mehrere Studien gibt, die sich mit der Beziehung zwischen den Zugversuchseigenschaften
und der Mikrostruktur von PBF-LB/M/316L befassen (siehe Abschnitte 2.2 und 2.3.1), gibt es wenige
Forschungsliteratur Uber das LCF-Verhalten und das damit verbundene Wechselverformungsverhal-
ten.

Die die in der Literatur verfligbaren Studien kénnen in zwei Gruppen eingeteilt werden. Eine Gruppe,
die fur die vorliegende Studie am relevantesten ist, umfasst Versuche, die unter Dehnungskaontrolle
durchgefiihrt wurden [14, 16,104, 134, 159-162]. Eine weitere Gruppe umfasst Versuche, die unter Last-
kontrolle durchgeftihrt wurden und deren Ergebnisse zur Ermidungslebensdauer in den LCF-Bereich
fallen bzw. zyklische Plastizitat aufweisen [163-165]. Die meisten dieser Studien haben den
As-Built-Zustand untersucht und einige von ihnen haben sich mit den Auswirkungen der Wdrmebe-
handlung [159, 161, 166-171] oder der Prozessparameter [134, 172] befasst. Bisher wurde nur in einer
Studie tiber Ergebnisse bei erhohter Priiftemperatur berichtet [16].

Was die Ergebnisse bei Raumtemperatur betrifft, haben Pelegatti et al. [14] iber &hnliche Ermiidungs-
lebensdauer wie die der auch von ihnen gepriiften konventionell hergestellten Variante [45] berichtet.
Dariiber hinaus haben sie einen Vergleich mit den neuesten Literaturdaten vorgenommen und die dhn-
lichsten Ergebnisse stammten von Yu et al. [104]. Es wurden ausschlieRlich leichte Unterschiede bei
den hochsten und niedrigsten Dehnungsamplituden aufgrund von Unterschieden bei den plastischen
Dehnungskomponenten und der Porositdt festgestellt, was sich auch in den zyklischen Spannungs-
Dehnungs-Kurven widergespiegelt hat [14]. Der Unterschied zu den Literaturdaten wurde im Allgemei-
nen auf mehrere Einflussfaktoren zurtickgefiihrt, die sich aus Unterschieden bei der Versuchsplanung
und -durchfihrung ergaben. Die Notwendigkeit einer Standardisierung des Verfahrens zur Charakteri-
sierung der Ermidungseigenschaften wurde hervorgehoben.

Hinsichtlich des Wechselverformungsverhaltens beobachteten sowohl Pelegatti et al. als auch Yu et al.
[14, 104] eine leichte Anfangsverfestigung in den ersten Zyklen, der einer kontinuierlichen zyklischen
Entfestigung bis zum Versagen folgte, ohne dabei einen stabilisierten Zustand zu erreichen. Das nicht
stabilisierte Wechselverformungsverhalten war dahnlich zu den Ergebnissen bei der konventionellen Va-
riante [38, 173]. Insgesamt ist ein klares Verstandnis der mikrostrukturellen Entwicklung und der zu-
grunde liegenden Ursachen des zyklischen Wechselverformungsverhaltens von As-Built
PBF-LB/M/316L bei Raumtemperatur bis heute nicht erreicht worden. Obwohl einige Studien mikro-
strukturelle Untersuchungen durchgefiihrt haben, stiitzen sich die meisten Interpretationen auf das
vorhandene Wissen iiber die konventionelle Variante. Yu et al. [104] haben die Bildung von Verset-
zungsstrukturen in Form von Zellwdnden nach dem Versagen beobachtet, wie sie auch bei der konven-
tionell hergestellten Variante im zyklischen Zustand vorhanden sind. Sie fiihrten die kontinuierliche
zyklische Entfestigung auf die anfanglich hohe Versetzungsdichte und eine Ablosung der Versetzun-
gen von den Zellwanden zuriick. Die Anfangsverfestigung kénnte laut Yu et al. mit der Bildung von
persistenten Gleitbdndern und der Zellstruktur korrelieren [36, 104, 174, 175]. Diese Autoren haben auch
darauf hingewiesen, dass die Umlagerung von Versetzungen und die mikrostrukturelle Entwicklung
stark mit der Stapelfehlerenergie zusammenhdangen kann [104].

In einer Reihe von kraftgeregelten Studien bei Raumtemperatur haben Cui et al. [163, 166, 167] die bes-
sere Performance von PBF-LB/M/316L im Vergleich zu z. B. der konventionell hergestellten Variante
[163] oder zu der warmebehandelten Variante [166, 167] auf die Zellstruktur und ihre Fahigkeit zuriick-
gefiihrt, die Versetzungsbewegung zu blockieren. Demnach unterdriickt die Zellstruktur die Bildung
welliger Gleiteigenschaften wie eine zelluldre Versetzungsstruktur, fordert ein verbessertes planares
Gleiten, welches die Dehnungslokalisierung verzégert und die Risshildung verhindert [163]. In [167] ha-
ben sie gezeigt, dass gegen Ende der Ermidungslebensdauer die Zellstruktur die Bildung von Nano-
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zwillingen férdert und kontinuierlich mit Versetzungen interagieren kann. Demnach lautet ihre Argu-
mentation, dass die Zellstruktur die Bildung eines massiven Zwilling-Zwilling-, Zwilling-Versetzung-
und Versetzung-Zellstruktur 3D-Netzwerks ermdglicht, das die Versetzungsbewegung behindert. Die
in dieser Studie untersuchten As-Built, warmebehandelten sowie konventionell hergestellten 316L-Va-
rianten wiesen jedoch unterschiedliche Dehngrenzen auf. Daher fiihrt die kraftgeregelte Art der Priif-
kampagne zu bei der gleichen aufgebrachten Last unterschiedlichen Betrdagen der Gesamt- und der
plastischen Verformung in Abhdngigkeit vom Materialzustand. Diese unterschiedlichen effektiv ent-
wickelten Dehnungen kdnnten eine alternative Erkldrung fir die in ihrer Arbeit beobachteten unter-
schiedlichen Verformungsmechanismen und Ermidungslebensdauer sein.

Das Versagensverhalten wurde ebenfalls von einigen der zitierten Autoren untersucht. Pelegatti et al.
[14] haben als Rissinitiierungsstellen halbkugelférmige aus Gaseinschliissen entstehende Poren und
Bindefehler in der Nahe der Oberflache beobachtet. In der Studie von Yu et al. [104] waren nichtleitende
Einschlisse an der Oberflache, die vermutlich durch Verunreinigungen in der Baukammer wahrend des
Druckvorgangs entstanden sind, die Hauptursachen fir die Rissbildung. In beiden Studien wurde auf
der Grundlage fraktografischer Beobachtungen berichtet, dass die Rissausbreitung transgranularer Na-
tur war und es wurden sowohl Schwingstreifen als auch Sekundarrisse beobachtet [14, 104]. Die Se-
kundarrisse wurden auf Ablésungen an den Schmelzbadgrenzen oder auf Risse zurtickgefiihrt, die von
Ebenen unterhalb der Bruchflache ausgingen [14]. Kluczynski et al. [134] haben hervorgehoben, dass
der PBF-LB/M/316L eine komplexere Bruchmorphologie als die konventionell hergestellte Variante hat,
welche eine ausgeprdgte Schichtstruktur und Risse auf mehreren Ebenen aufweist. In der Studie von
Cui et al. [167] war die Rissinitiierungsstelle frei von Schwingstreifen, wies eine Facette auf und die
Rissausbreitungszone war hauptsachlich durch Streifen gekennzeichnet, die durch das zyklische Vo-
ranschreiten des Risses entstanden sind. SchlieRlich wurden bei der Analyse von Schliffen in [104] Ver-
formungszwillinge nachgewiesen, die bei der kleinsten Dehnungsamplitude nur an der Rissspitze auf-
traten. Es wurde angenommen, dass die Verformungszwillinge die Rissausbreitung behindern, mit der
lokalen Spannungskonzentration korrelieren und eine Rolle bei der Plastizitat spielen.

Bei erhohten Priiftemperaturen fihrten Chen et al. [16] dehnungskontrollierte Versuche an
PBF-LB/M/316L im As-Built-Zustand sowie an kaltgewalztem lgsungsgegliihtem 316L bei 550 °C
durch. Im Vergleich zur konventionell hergestellten Variante zeigte die PBF-LB/M/316L-Werkstoffva-
riante langere Ermidungslebensdauer vor allem bei den kleineren Dehnungsamplituden. AuRerdem
war insgesamt die Spannungsamplitude bei der PBF-LB/M/316L-Variante hoher, was auf eine héhere
zyklische Festigkeit hinweist. Dariiber hinaus hat die PBF-LB/M/316L eine geringere Ubergangslebens-
dauer, Ny, aufgewiesen, wie dies auch bei Raumtemperatur der Fall ist, wenn man die veréffentlichten
Ergebnisse von Pelegatti betrachtet [14, 45].

In Bezug auf das Wechselverformungsverhalten zeigt die PBF-LB/M/316L-Variante bei erhéhten Priif-
temperaturen ein stabileres Verhalten als die konventionell hergestellte Variante, das durch ein zykli-
sches Entfestigungsverhalten und eine Anfangsverfestigung in wenigen Zyklen bei den hochsten Deh-
nungsamplituden (0,8 % und 1,0 %) gekennzeichnet ist, wie dies bei Raumtemperatur der Fall ist [14,
104]. Der Grad Entfestigung hat eine Abhangigkeit von der Dehnungsamplitude gezeigt. Nach Chen et
al. [16] liegt die Ursache der Entfestigung auf folgenden Aspekten der mikrostrukturellen Entwicklung:
(i) Vergroberung der Zellstruktur, (ii) Texturentwicklung, (iii) Abnahme der geometrisch notwendigen
Versetzungen (GND, engl. Geometrically Necessary Dislocation) und iv) Abnahme der Anzahl der Klein-
winkelkorngrenzen. Interessanterweise war die mikrostrukturelle Entwicklung bei héheren Dehnungs-
amplituden deutlicher zu erkennen, was im Gegensatz zu den geringeren Graden der Entfestigung
stand. Die Anfangsverfestigung wird auf die gréRere plastische Verformung bei héherer Dehnungs-
amplitude zuriickgefihrt. SchlieRRlich wurde gezeigt, dass PBF-LB/M/316L kein Masing-Verhalten auf-
weist, was darauf hindeutet, dass die Entwicklung der Mikrostruktur von der Dehnungsamplitude ab-
hangt [16, 176, 177].
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Was das Versagen bei erhohter Priiftemperatur angeht, so waren in der Arbeit von Chen et al. [16] die
Rissinitiierungsstellen meist Bindefehler, aber es wurde auch Rissinitiierung an der Oxidationsschicht
beobachtet. Auf der Bruchflache wurden grobe Streifen und Sekundarrisse beobachtet. Die Abstande
der groben Streifen nahmen mit zunehmender Dehnungsamplitude zu, was auf die Ausdehnung des
plastischen Bereichs pro Zyklus aufgrund der hoheren Dehnungsamplitude und der kontinuierlich ab-
nehmenden Festigkeit zuriickgefihrt wurde. Die mehrfache Rissbildung wurde auf Bindefehler zurtick-
gefiihrt. Schlieftlich haben die Autoren vorgeschlagen, dass die Rissausbreitung einfacher ist, wenn die
Rissfrant parallel zur Aufbaurichtung verlduft, da der Riss wahrend der Ausbreitung auf weniger Korn-
grenzen trifft und das damit verbundene ,Klettern von Korngrenzen®, das sich in stufenférmigen Merk-
malen auf der Bruchoberfldche widerspiegelt, verringert wird.

2.3.3 Kriechen

Ahnlich wie das LCF-Verhalten (siehe Abschnitt 2.3.2) ist auch das Kriechverhalten von PBF-LB/M/316L
im Vergleich zur Mikrostruktur und den Zugeigenschaften bis dato eher wenig untersucht worden
(siehe Abschnitte 2.2 und 2.3.1).

Die meisten der hisher veroffentlichten Studien konzentrieren sich auf den As-Built-Zustand. Die Aus-
wirkungen der Orientierung der Proben beziiglich der Aufbaurichtung sowie der Prozessparameter auf
die Schadigung und Verformungsmechanismen wurden dabei beriicksichtigt. Li et al. [178] haben iiber
Kriechversuche bei Temperaturen von 550 °C, 600 °C und 650 °C berichtet. Sie haben sowohl
PBF-LB/M/316L als auch konventionell hergestelltes 316H untersucht. Williams et al. [119] haben dop-
pelt gekerbte Priifkdrper bei 650 °C unter multiaxialen Belastungsbedingungen gepriift. Yoon et al.
[179] haben kleine Priifkérper (3 mm Durchmesser, 22,5 mm Messlange) bei 650 °C gepriift. Jong et al.
[180] haben Small-Punch-Kriechversuche bei 650 °C durchgefiihrt.

Bei einem groben Vergleich mit den Literaturdaten der konventionell hergestellten 316L-Variante, sind
die bisher berichteten Bruchzeiten bei der PBF-LB/M/316L-Variante kiirzer [119, 178, 179]. In Bezug auf
die Kriechverformung haben Li et al. [178] vorgeschlagen, dass die Zellstruktur die Spannungsabhéan-
gigkeit der Kriechrate beeinflusst. Sie wiesen darauf hin, dass sie die Fahigkeit der Versetzungsmulti-
plikation begrenzt, was dazu fihrt, dass die minimale Kriechrate in kurzer Zeit erreicht wird.

Im Hinblick auf das Schadigungsverhalten konnen auch weitere mikrostrukturelle Merkmale das
Kriechverhalten beeinflussen [119, 178, 179]. Yoon et al. [179] haben das Auftreten von Risshildung an
Korngrenzen beobachtet. Williams et al. [119] berichten tiber groRe transgranulare Risse und interkris-
talline Kriechmikrorisse, die offenbar hauptsachlich durch Bindefehler und in geringerem Male durch
Gasporositdt entstanden sind. Es wurde angenommen, dass die interkristallinen Mikrorisse ein Produkt
des Zusammenwachsens von Kriechhohlrdumen an den Korngrenzen sind, die an sowohl senkrecht als
auch nahezu parallel zur Aufbaurichtung verlaufenden Korngrenzen beobachtet wurden. Der endgiil-
tige transgranulare Bruch war auf die Verzweigung und Verkntpfung der Mikrorisse durch mehrere De-
fekte und ber mehrere Ebenen hinweg zuriickzufihren. Das untersuchte Material hatte einen Defekt-
volumenanteil von weniger als 0,5 %. In der Arbeit von Li et al. [178] war die Entstehung von Rissen an
Korngrenzen der dominierende Versagensmechanismus. Die Kbrner waren sehr langgestreckt und die
Risse sind hauptsdchlich entlang der Korngrenzen senkrecht zur Belastungsrichtung gewachsen. Es
wurden einige grofie Risse gemischt mit einer hohen Dichte von Mikrorissen festgestellt, die an den
Korngrenzen verteilt waren. Der Volumenanteil der Defekte in der untersuchten Region betrug 0,1 %,
wobei er zur Mitte hin héher und konzentrierter war (0,18 %).

2.4 PBF-LB/M/316L: Effekt der Warmebehandlung
Erhéhte Temperaturen, die Gber einen ldangeren Zeitraum gehalten werden, kénnen Verdanderungen in
der Mikrostruktur von PBF-LB/M/316L verursachen. Die Verdnderungen kénnen jedes der im Abschnitt
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2.2 vorgestellten Mikrostrukturmerkmale betreffen. Dieses Phdanomen kann grundsatzlich wahrend ei-
ner Wdrmebehandlung oder der Aufheizphase vor der Versuchsdurchfiihrung bei erhéhten Priiftempe-
raturen auftreten. Die mikrostrukturellen Veranderungen wirken sich auf die mechanischen Eigen-
schaften aus. In diesem Abschnitt werden im Abschnitt 2.4.1 die aktuellsten Erkenntnisse Uber die
Auswirkungen von Warmebehandlungsverfahren auf die PBF-LB/M/316L-Mikrostruktur und im Ab-
schnitt 2.4.2 auf die Harte sowie auf die Zug-, LCF- und Kriecheigenschaften dargestellt.

Ausgehend von den Kenntnissen iber die Wdrmebehandlung der konventionell hergestellten 316L-Va-
riante haben mehrere Studien die Auswirkungen verschiedener Wdarmebehandlungsstrategien auf die
Mikrostruktur und die mechanischen Eigenschaften von PBF-LB/M/316L untersucht [32, 65, 69-71, 77,
79, 81, 83, 89, 97, 123, 126-128, 133, 135, 140, 142, 159-161, 169, 170, 181-188]. Bei der konventionell her-
gestellten 316L-Variante werden zwei Arten von Wdrmebehandlungen angewendet: Lésungsgliihen
und Spannungsarmegliihen. Das Losungsgliihen wird in der Regel zwischen 1010 °C und 1120 °C durch-
gefiihrt, um die Karbide im Austenit-Mischkristall aufzulésen, gefolgt von einem Abschrecken (z. B. in
Wasser), um die Karbidbildung zu unterdriicken [29, 30, 59]. Der empfohlene Temperaturbereich fiir
das Spannungsarmgliihen liegt zwischen 230 °C und 400 °C fir bis zu mehreren Stunden, was zu mi-
nimalen mikrostrukturellen Verdnderungen fiihrt [29, 59]. Hohere Temperaturen als 400 °C fithren zu
einem ausgeprdgteren Spannungsabbau, kbnnen aber gleichzeitig andere mikrostrukturelle Merkmale
beeintrachtigen [29, 59]. Laut ASM International ist beim geschweillten 316L eine Warmebehandlung
bei Temperaturen tiber 870 °C erforderlich, um eine deutliche Relaxation der Eigenspannungen zu er-
reichen [30, 115].

2.4 Einfluss auf die Mikrostruktur

In den Studien, die die Auswirkungen verschiedener Warmebehandlungsstrategien auf die Mikrostruk-
tur von PBF-LB/M/316L untersucht haben [32, 65, 69, 71, 77, 79, 81, 83, 89, 97, 127, 128, 133, 135, 169,
181-183], reichen die Temperaturen von 300 °C [133] bis 1400 °C [181] und die Dauer von 6 min [183] bis
100 h [182], wobei die haufigste Dauer 1 h oder 2 h betragt. Tabelle ATim Anhang A stellt eine Ubersicht
Uber die aktuellsten Studien und die kritischen Warmebehandlungstemperaturen fiir ausgewahlte
mikrostrukturelle Merkmale dar.

Insgesamt verliert die Zellstruktur bei Wdrmebehandlungstemperaturen um die 800 °C an Stabilitdt
[59, 65, 69, 97, 181]. In einigen Studien wurde jedoch Instabilitat bei 650 °C / 2 h oder 900 °C / 15 min,
keine Verdnderungen bei 800 °C / 6 min bzw. 15 min oder nur eine Abnahme der Versetzungsdichte an
den Zellwanden bei 1100 °C / 1 h festgestellt [71, 93, 135]. Diese Variabilitdt zwischen einzelnen Studien
ist wahrscheinlich auf die mikrostrukturellen Unterschiede im Ausgangszustand sowie auf verschie-
dene Warmebehandlungsbedingungen zuriickzufithren [59]. Der Begriff ,Stabilitat der Zellstruktur”
bezieht sich sowohl auf die Versetzungen als auch auf die Mikrosegregationen an den Zellwanden.
Verdnderungen wie die Vergréberung des Durchmessers der gerichteten Zellen, die Verringerung der
Versetzungsdichte an den Zellwanden, die Verdnderung der Versetzungsart oder die Verringerung der
Zellwanddicke werden als Anzeichen fiir einen Stabilitatsverlust angesehen [65, 69, 97, 181]. Li et al.
[69] haben beispielsweise detailliert iiber die Entwicklung verschiedener Aspekte der Zellstruktur nach
verschiedenen Warmebehandlungen berichtet. Alle Wdrmebehandlungen hatten eine Dauer von
1Stunde. Die mittlere Zellgrofie hat sich nach Warmebehandlungen bei 650 °C und 750 °C verringert,
bei 800 °C vergrdbert und ist nach Warmebehandlung bei 900 °C unverdndert geblieben. Die Zellwand-
dicke nahm nach Warmebehandlung bei 650 °C zu und bei 750 °C und 800 °C ab. Nach Warmebehand-
lung bei 900 °C wurden die verkndulten Versetzungen in den Zellwanden durch regelmallige Verset-
zungsanordnungen ersetzt, welche diinne Sub-Grenzen gebildet haben. Nach den Wdrmebehandlun-
gen bei 800 °C und 900 °C wurden nur wenige Versetzungen im Zellinneren beobachtet. Was die Mik-
rosegregationen betrifft sind nach den Wdrmebehandlungen bei 650 °C und 750 °C nur minimale Ver-
anderungen aufgetreten. Nach einer Warmebehandlung bei 800 °C wurden sie weniger deutlich und
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bei 300 °C nicht mehr festgestellt. Yu et al. [159] haben auf der Grundlage von Neutronenbeugungsex-
perimenten nahegelegt, dass sich die chemische Heterogenitdt an den Zellwdanden nach einer Wdrme-
behandlung bei 600°C/4h glattet. Eine vollstandige Auflésung der Zellstruktur wurde bei
800°C/5h [32], 850°C/2h [128], 1050 °C/ 1h [69, 73], 1000 °C/ 1h [65], 1200 °C/ 1h [97] oder
1100 °C/ 5 min [181] beobachtet.

Wdrmebehandlungen, bei denen die Zellstruktur vollstandig aufgeldst wird, fiihren haufig zu weiteren
signifikativen Verdnderungen der Mikrostruktur einschlieflich des Auftretens von Rekristallisation,
welche zu einer Mikrostruktur fiihren kann, die der der konventionell hergestellten 316L-Variante sehr
dhnelt. Der Mechanismus der Rekristallisation wurde ebenfalls bereits untersucht, und Einzelheiten
sind z. B. in den Referenzen [78, 86] zu finden. Zu den wichtigsten mikrostrukturellen Verdnderungen
gehdren die Entwicklung der Kornmorphologie [65, 69, 83, 89], das Auftreten von Rekristallisations-
zwillingen [83, 97] oder Veranderungen der Volumendichte von LAGBs [65, 135, 181]. Haufig berichtete
Wérmebehandlungen, die diese Veranderungen verursachen, sind z.B. 1050°C/1h [69, 126],
1100 °C / >30 min [128, 181] und 1200 °C / 1 h [77, 97]. In der Studie von Voisin et al. [65] wurden durch
die Wdrmebehandlung bei 1200 °C/ 1h alle PBF-LB-typischen Mikrostrukturmerkmale entfernt und
eine eher konventionelle Mikrostruktur erzeugt. In einer anderen neueren Studie wurde eine Rekristal-
lisation von 95 % nach 8 Stunden bei 1150 °C festgestellt [86].

Neben den Verdnderungen in der Zellstruktur und den mit Rekristallisationsprozessen verbundenen
Verdnderungen kann sich auch die kristallographische Textur bei der Wdrmebehandlung verdndern,
was von der Dauer der Warmebehandlung abhdngig und nach der Rekristallisation stdrker ausgeprdgt
zu sein scheint [86, 97]. Dariiber hinaus konnen sich auch die Schmelzbadgrenzen nach der Warmebe-
handlung auflésen [69, 83, 97, 128].

Die Wdarmebehandlung kann auch zur Umwandlung vorhandener Partikel oder Phasen und zur Bildung
zusatzlicher Phasen fiihren [69, 70, 77, 79, 81,181, 183], oder die GréRe, den Gehalt oder die Verteilung
von Partikeln beeinflussen [65, 63, 70, 78, 89, 181]. In der Studie von Voisin et al. [65] blieben die Parti-
kel bei allen Warmebehandlungstemperaturen (bis zu 1200 °C) hinsichtlich ihrer Zusammensetzung
reich an Si-0-Mn. In dhnlicher Weise haben Krakhmalev et al. [71] berichtet, dass die Partikel stabil sind
und nach einer Wdrmebehandlung bis 1050 °C / 15 min weder zusammenwachsen noch ihre Form ver-
andern. In der Studie von Yin et al. [70] wurde nach 700 °C / 100 h keine sichtbare Vergréberung und
Umverteilung der Partikel beobachtet. Im Gegensatz zu den zuvor erwahnten Fallen, in denen die Par-
tikel eher stabil waren, berichten die meisten der untersuchten Studien sowohl von Veranderungen als
auch davon, dass einzelne Unterschiede in der Partikelentwicklung durch die Variationen in der anfang-
lichen Mikrostruktur und Chemie infolge des Fertigungsprozesses beeinflusst werden kénnten [69, 89].
Voisin et al. [65] haben berichtet, dass nach Warmebehandlung bei 1000 °C die Partikel groRer werden,
wahrend ihre Anzahl abnimmt und einige Partikel sichtbar verldangert sind. In den Untersuchungen von
Byun et al. und Li et al. [69, 79] haben sich die Oxidpartikel nach der Warmebehandlung bei 1050 °C / 1h
von Si-Mn(-Al-Cr)-reichen Oxiden zu Cr-Mn-reichen Oxiden mit minimalem oder keinem Si verdndert.
In der Studie von Li et al. [69] vergroberten die Partikel nach 800 °C / 1h und es haben sich Mo-reiche
Ausscheidungen gebildet; nach 900 °C / 1 h losten sich die Oxidpartikel nahezu auf. Yan et al. [77] ha-
ben in-situ beobachtet, dass sich die Partikel bei 1200 °C / 1 h in stabile MnCr,0.-Spinellpartikel umge-
wandelt haben. Kong et al. [126] haben festgestellt, dass die Partikel kleiner wurden und der Gehalt an
Si und Mn nach 1050 °C / 30 min abgenommen hat. Chao et al. [181] berichteten tber eine erhebliche
Vergroberung der Partikel bei Wdrmebehandlung insbesondere bei langen Dauern und hohen Tempe-
raturen z. B. 1100 °C / 8 h und 1400 °C / 10 min. Pinto et al. [78] haben die Vergroberung der Partikel
auf ihre lokale Interaktion mit der Rekristallisationsfront zuriickgefiihrt.

Als Ergdnzung zu den in den varigen Absdtzen dargestellten typischen Verdnderungen der Mikrostruk-
tur des As-Built-Werkstoffzustands von PBF-LB/M/316L nach Warmebehandlung zeigt Abbildung 2-2
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beispielhaft ausgewahlte Ergebnisse aus der Arbeit von Voisin et al. [65], bei der eine 90°-Rotation der
Laser-Pfade zwischen einzelnen Schichten erfolgte. Dabei sind typische Veranderungen der
PBF-LB/M/316L-Mikrostrukturin Bezug auf Kornmorphologie, Textur, Zellstruktur und Partikel bei ver-
schiedenen Warmebehandlungstemperaturen dargestellt. Abbildung 2-2a zeigt IPF-Karten (IPF: in-
verse Polfigur, engl. Inverse Pole Figure) und Polfiguren. Die Kornmorphologie scheint bis 800 °C stabil
zu bleiben. Die Textur scheint wenig betroffen zu sein und verdndert sich merklich nur in ihrer
{001}-Komponente (parallel zu den Scan-Vektoren). Abbildung 2-2b zeigt HAADF-STEM-Abbildungen
bei zwei VergréRerungen. Die Zellstruktur verliert Stabilitat ab 800 °C. Bei 1000 °C ist sie fast ver-
schwunden. Nur wenige Versetzungen verbleiben entlang der urspringlichen Zellwande. Bei 1200 °C
bestehen keine Reste mehrvon der PBF-LB-Mikrostruktur auf dieser Skala. Ab1000 °C sind die Partikel
groRer und langlicher geworden und haben sich demnach vermutlich von Rhodonit zu Spinel Partikel
umgewandelt [65].

Hinsichtlich der Phasenbildung und -umwandlung haben Saeidi et al. [183] (iber die Bildung von Ferrit
nach 1100 °C,1400 °C / 6 min Warmebehandlungen berichtet. Dryepondt et al. [32] haben Cr, Mo reiche
Ausscheidungen nach Warmebehandlung bei 800 °C / 5 h beobachtet [32] und Yin et al. [70] haben
eine Reihe interessanter mikrostruktureller Veranderungen dokumentiert. Zu diesen Verdnderungen
gehoren: (i) Karbidausscheidung (My;Ce) und Cr-Verarmung an den HAGBs zusammen mit der Bildung
von feinen Ausscheidungen, die als MosSi-Silizide identifiziert wurden und kontinuierlich auf den
HAGBs zwischen den (groReren) Karbiden bei 700 °C /100 h verteilt waren, und (ii) Keimbildung und
Wachstum der o-Phase bei 800 °C. Dabei bildeten sich innerhalb von 30 Minuten Keime der o-Phase
sowohl auf den HAGBs als auch auf den Zellwanden. Nach 100 Stunden betrug der Volumenanteil etwa
das Zehnfache des Volumens von der konventionell hergestellten 316L-Variante und nach einer Lang-
zeit-Warmebehandlung (> 100 Stunden) bildeten sich durch Ostwald-Reifung sehr groRe o-Phasen-
teilchen entlang der HAGBs. Die Keimbildung und das Wachstum der o-Phase sind schneller als bei der
konventionell hergestellten 316L-Variante mit und ohne Kaltverformung verlaufen.
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(ii)

Abbildung 2-2. Auswwkung derWarmebehandIungstemperaturaufdle PBF LB/M/316L-Mikrostruktur.

a) IPF-Karten und Polfiguren, b) Zellstruktur nach Warmebehandlungen bei verschiedenen Tempera-
turen (i-iv), wobei HAADF-STEM-Abbildungen bei zwei VergroRerungen an Proben gezeigt werden, die
bei 600, 800, 1000 bzw. 1200 °C wdrmebehandelt wurden. Die Abbildung wurde aus Bildern aus der
Arbeit von Voisin et al. [65] entnommen mit Genehmigung durch © 2020 Acta Materialia Inc. Published
by Elsevier Ltd. All rights reserved reproduziert.

Schliefdlich kann die Warmebehandlung auch die Eigenspannungen und deren Verteilung verdndern
[100,181,187]. Chao et al. [181] haben iiber einen mé&Rigen bis vollstandigen Spannungsabbau von 24 %,
65 % und ~ 90 % nach Wdrmebehandlungen bei 400 °C, 650 °C / 2 h und 1100 °C / 5 min berichtet. In
der Studie von Williams et al. [100] hat die Warmebehandlung bei 700 °C / 2 h die Spitzeneigenspan-
nungen um etwa 10 % bei einer vertikalen Probe und um 40 % bei einer horizontalen Probe verringert.
Yu et al. [159] beobachteten eine Eigenspannungsrelaxation von ca. 46 % in der Aufbaurichtung nach
Wdrmebehandlung bei 600 °C / 4 h. Die Relaxation wurde durch die Analyse der Harteergebnisse und
Halbwertsbreite rationalisiert und Eigenspannungen vom Typ Il und Typ Il zugeschrieben, bei denen es
sich um die Eigenspannungen auf der Korn- bzw. Gitterskala handelt.

2.4.2 Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften

Einige Autoren haben neben den Veranderungen der Mikrostruktur von PBF-LB/M/316L auch die Ent-
wicklung ausgewahlter mechanischer Eigenschaften nach Warmebehandlung beschrieben. Die meis-
ten der bisherigen Studien konzentrierten sich auf die Harte und die Eigenschaften beim Zugversuch
bei Raumtemperatur [65, 70, 83,123, 126-128, 133, 135, 140, 142, 169, 170, 181-188]. Nur wenige Studien
haben tiber die Auswirkungen auf die Zugversuchseigenschaften bei erhéhter Temperatur [32, 79, 140],
die LCF [159-161] oder die Kriecheigenschaften [69] berichtet.

Die Harte variiert nach Warmebehandlung [59, 70, 123,127,128, 142,170, 182, 184, 185]. Laleh et al. [59]
haben einige der in der Literatur vorhandenen Daten fur PBF-LB/M/316L bis heute kartiert. Trotz der
Streuung in den Daten gibt es eine Tendenz zu einer geringeren Hdrte nach Wdrmebehandlungen ober-
halb von 800 °C. Weitere Literatur zu PBF-LB/M/316L, die von Laleh et al. nicht berticksichtigt wurde,
deckt sich ebenfalls mit dieser Tendenz [70, 126, 128, 182]. Dieser Harteabfall oberhalb von 800 °C fallt
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mit der Stabilitatsschwelle der Zellstruktur zusammen, die im vorherigen Abschnitt erwdhnt wurde,
was darauf hindeutet, dass die Zellstruktur und die damit verbundene hohe Versetzungsdichte an den
Zellgrenzen ein wichtiger Beitrag fiir die Harte leistet. Yin et al. [70] haben gezeigt, dass eine Lang-
zeit-Warmebehandlung bei 600 °C (100 h) weder die Zellstruktur noch die Harte beeinflusst hat, die
ziemlich konstant bei 230 HV blieb, wahrend eine Wdrmebehandlung bei 700 °C / 100 h eine verdnderte
ZellgroRe und etwas niedrigere Harte (221 HV) ergeben hat. Yan et al. [77] haben den individuellen Bei-
trag der KorngréRe, der Versetzungshartung und der Orowan-Verfestigung durch Partikel begriindet,
indem sie eine Wdrmebehandlung bei 1200 °C fir verschiedene Dauer zusammen mit mikrostrukturel-
len Untersuchungen durchgefiihrt haben. Obwohl In dieser Studie auch die Vergroberung der Partikel
und die Korngrenzen vor allem nach langeren Einwirkungszeiten eine Rolle gespielt haben, wurde der
stdarkste Abfall der Mikrohdrte nach 30 Minuten festgestellt und hangte mit der Abnahme der Verset-
zungsdichte zusammen. Ein dhnliches Ergebnis wurde von Saeidi et al. [93] nach Warmebehandlung
bei 800 °C / 6 min berichtet.

Der Einfluss von Warmebehandlungen auf die Zugversuchseigenschaften von PBF-LB/M/316L wurde
bis dato hauptsachlich bei Raumtemperatur untersucht [65, 83,126, 127,133,135, 140, 169, 170, 181, 183,
186-188]. Laleh et al. und Voisin et al. [59, 65] haben einige der bisher vorliegenden Literaturdaten fir
PBF-LB/M/316L erfasst. Dort wurde wie im Fall der Harte eine Tendenz zu niedrigeren Dehngrenzen
oberhalb von 800 °C festgestellt, die mit dem Beginn der Instabilitat der Zellstruktur zusammenfallt,
was ihren entscheidenden Beitrag dazu bestatigt. Weitere Uberpriifte Daten, die in der Studie von
Laleh et al. nicht enthalten sind, stimmen ebenfalls gut mit dieser Tendenz iiberein [32, 79, 83, 97, 135,
140, 186]. Ausnahmen bilden ausschlieRlich die Arbeiten von Dryepondt et al. und Byun et al. [32, 79],
bei denen bereits nach 600 °C / 5 h bzw. 650 °C / 1h Wdrmebehandlung trotz unverdanderter Zellstruk-
tur eine Abnahme der Dehngrenze beobachtet wurde. Diese Abnahme war jedoch gering im Vergleich
zu der beobachteten Abnahme nach einer Wdrmebehandlung bei héheren Temperaturen.

Beziiglich der Verformungskennwerte weisen die von Laleh et al. [59] sowie die fiir diese Arbeit zusatz-
lich tiberpriiften Daten [32, 79, 140] eine groRere Streuung als die Daten bei der Dehngrenze auf und
Uberschneiden sich grofitenteils mit den Werten des As-Built-Zustands. Es gibt keine eindeutige Ab-
hdngigkeit von der Wdarmebehandlung und es ist nicht immer klar, welcher Kennwert angegeben wird.
In ausgewadhlten Fallen hat die Wdrmebehandlung tber 800 °C zu einer Erhdhung der Bruchdehnung
auf Kosten von Festigkeit und Harte gefithrt [32, 59, 65, 79].

Die Zugfestigkeit folgt im Allgemeinen nicht derselben Tendenz wie die Dehngrenze: sie bleibt nach
Wdrmebehandlungen unterhalb von 1000 °C entweder ziemlich stabil oder zeigt nur geringe Verdnde-
rungen. Oberhalb davon nimmt sie deutlich ab [32, 65, 79, 133]. In Ubereinstimmung mit den Werten
der Dehngrenze und der relativ konstanten Zugfestigkeit andert sich auch der Verfestigungsquotient
nach der Wdarmebehandlung. Wahrend er im As-Built-Zustand eher wenig schwankt, nimmt er nach
Wéarmebehandlungen -meist bei Temperaturen tiber 600 °C- nach dem FlieRen kontinuierlich ab [65,
97,127,135, 186].

Insgesamt fihren Wdrmebehandlung bei niedrigeren Temperaturen dazu, dass eine gute Kombination
aus Festigkeit und Duktilitat erhalten bleibt. Wird sie bei Temperaturen > 800 °C durchgefihrt (und
die Zellstruktur zu verschwinden beginnt), gehen die Zugversuchseigenschaften allmahlich in Richtung
der fir die konventionell hergestellte 316L-Variante lbliche Werte iiber, wie Voisin et al. gezeigt haben
[65].

Die Warmebehandlung von PBF-LB/M/316L beeinflusst auch die Zugversuchseigenschaften bei erhéh-
ten Temperaturen [32, 79, 140] sowie das LCF- [159-161] und Kriechverhalten [63]. Dabei ist die Auswir-
kung der Warmebehandlung auf das LCF- und das Kriechverhalten bisher die, die am wenigsten um-
fassend untersucht wurde. In dieser Arbeit wird nur das Kriechverhalten nach der Warmebehandlung
untersucht. Daher wird im Folgenden nur die darauf bezogene Forschung zusammengefasst.
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Die Auswirkung einer Warmebehandlung auf das Kriechverhalten von PBF-LB/M/316L wurde bisher
nur von Li et al. [69] beschrieben. Sie haben Warmebehandlungen bei verschiedenen Temperaturen fiir
jeweils 1 h durchgefihrt. Die Bruchzeit stieg nach der Warmebehandlung bei 650 °C an und nahm dann
mit steigender Wdrmebehandlungstemperatur bis 900 °C ab, wobei die Zellstruktur noch vorhanden
war. Nach der Warmebehandlung bei 1050 °C, bei der sich die Zellstruktur vollstandig aufl@ste, ist die
Bruchzeit wieder leicht angestiegen. Die minimale Kriechrate und die Kriechdehnung folgten einem
entgegengesetzten Trend. Die Wdrmebehandlungen bei Temperaturen tiber 650 °C haben sich stark
auf das primdre und sekunddre Kriechen ausgewirkt, hatten aber nur minimale Auswirkungen auf das
tertidre Kriechen. Wdhrend nach Wdrmebehandlungen bei 650 °C und 1050 °C die Kriechdehnung in der
tertidren Kriechphase um etwa 10 % abnahm, hat sie sich nach Warmebehandlungen bei 700 °C und
bis 300 °C nicht stark verdndert, und die Anderung der Kriechduktilitdt war hauptséchlich eine Folge
der Anderungen der primaren und sekundaren Kriechdehnung. Die Warmebehandlungen verdnderten
auch die minimale Kriechrate. Diese Ergebnisse werden in Kapitel 6 weiter erértert und diskutiert.
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Die im Kapitel 2 dargestellte Literaturlibersicht zeigt, dass die PBF-LB/M/316L Werkstoffvariante in
den letzten Jahren Gegenstand vieler Studien gewesen ist, die sich mit der Mikrostruktur, den mecha-
nischen Eigenschaften und dem Zusammenhang zwischen Beiden beschaftigt haben. Auch die Aus-
wirkungen von Warmebehandlungen wurden untersucht. Die Bemihungen um eine Aufkldrung der Be-
ziehung zwischen Mikrostruktur und mechanischen Eigenschaften wurden insbesondere im Hinblick
auf die Zugversuchseigenschaften bei Raumtemperatur und die Harte unternommen. Die mechani-
schen Eigenschaften bei erhghter Temperatur sind bis dato in geringerem Umfang untersucht worden.

Trotz der vielen und wertvollen wissenschaftlichen Anstrengungen, die bisher unternommen wurden,
gibt es noch einige wenig erforschte Bereiche im Hinblick sowohl auf die Datenlage als auch auf den
Zusammenhang zwischen Mikrostruktur und Eigenschaften. Dazu gehoren insbesondere die mechani-
schen Eigenschaften und die Verformungs- und Schadigungsmechanismen bei erhohten Priiftempe-
raturen und nach Wdrmebehandlungen bei LCF und Kriechen und die Untersuchung von Werkstoffen
mit geringem Porositatsgrad, da in der Literatur oft Porositat und Bindefehler zum Schadigungsme-
chanismus beitragen.

Dieser Ausgangssituation entsprechend sind die Hauptziele der vorliegenden Arbeit folgende:

e Bestimmung der Kennwerte der PBF-LB/M-Variante des nichtrostendem Stahls 316L, um die
aktuell vorhandene Datenlage insbesondere bei hoher Priiftemperatur zu verbessern.

e Beschreibung und Diskussion der mechanischen Eigenschaften/des mechanischen Verhaltens
in Bezug auf die Zugversuchs-, LCF- und Kriecheigenschaften.

e (rundlegende Beschreibung der Mikrostruktur und ihrer Entwicklung.

e (Crundlegende Beschreibung der Deformations- und Schddigungsmechanismen sowie

e Erlangung eines tieferen Verstandnisses der Auswirkungen der PBF-LB/M-Herstellungsroute
auf die Mikrostruktur und die damit verbundenen mechanischen Eigenschaften, die fiir sicher-
heitsrelevante Anwendungen von Bedeutung sind, insbesondere die LCF- und Kriecheigen-
schaften.

Es wird zudem ein Vergleich zu einer konventionell hergestellten Variante desselben Materials darge-
stellt, welche unter denselben Bedingungen gepriift wird. Der Fokus liegt jedoch auf der Untersuchung
der Eigenschaften der PBF-LB/M/316L-Werkstoffvariante. Die Ergebnisse werden mit bestehenden Li-
teraturdaten verglichen. Porositdt und Rauheit werden in dieser Arbeit aufgrund der Verwendung ge-
eigneter Fertigungsstrategie und Prozessparameter auf ein Minimum reduziert, was die Isalierung und
ein besseres Verstdndnis der Auswirkungen der anderen typischen Merkmale der PBF-LB/M/316L-Mik-
rostruktur auf das mechanische Verhalten ermdglicht. Diese Arbeit fokussiert sich daher starker auf
die Mikrostruktur als die meisten bis dato verfiigharen Studien, was eine Untersuchung der intrinsi-
schen Werkstoffeigenschaften ermdglicht.

Um diese Ziele zu erreichen, werden beide Werkstoffvarianten Zugversuchen bei Raumtemperatur,
400 °Cund 600 °C, Kriechversuchen bei 600 °C und 650 °C sowie LCF-Versuchen bei Raumtemperatur,
400 °Cund 600 °C unterzogen. In Ermangelung konkreter Richtlinien und Normen wird die Charakteri-
sierung zumeist anhand der bestehenden internationalen Priifnormen und Probengeometrien durch-
gefihrt. Gefligeuntersuchungen werden im Ausgangszustand, nach Unterbrechung von Kriechversu-
chen und nach dem Versagen vorgestellt. Aufgrund der komplexen hierarchischen Natur der PBF-
LB/M/316L-Mikrostruktur erfordert ihre Charakterisierung sowie die der Verformungs- und Schadi-
gungsmechanismen die Verwendung verschiedener zerstorender und zerstdrungsfreier Methoden auf
mehreren Skalenebenen.
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In diesem Kapitel werden die Methoden und experimentellen Grundlagen der in dieser Arbeit durchge-
flhrten Untersuchungen vargestellt. Das Ubergeordnete Ziel dieser Untersuchungen war die Erfassung
der intrinsischen Werkstoffeigenschaften. Aus diesem Grund wurden, unter anderem, als Raohlinge
rechteckige Blocke anstatt von near-net-shape Proben hergestellt und eine elektrolytische Politur bei
den LCF-Proben durchgefiihrt. Das Kapitel beginnt mit einer Vorstellung der untersuchten Werkstoff-
varianten und Rohlingsgeometrien im Abschnitt 4.1. In den Abschnitten 4.2 und 4.4 werden die Me-
thoden zur Bestimmung der mechanischen Eigenschaften vorgestellt und im Abschnitt 4.3 wird auf
die mikrostrukturellen Untersuchungen eingegangen.

4.1 Werkstoffe und Rohlinge

In dieser Arbeit wurden zwei Werkstoffvarianten des nichtrostenden Stahls 316L untersucht: eine ad-
ditiv und eine konventionell hergestellte Variante. Tabelle 4-1[102] zeigt die chemische Zusammen-
setzung beider untersuchten Werkstoffvarianten. Diese wurde jeweils an einem Probenstiick der je-
weiligen Werkstoffvariante bestimmt. Bei der additiv gefertigten Werkstoffvariante wurde das Pro-
benstiick bei 450 °C fiir 4 h warmebehandelt: HT450-Zustand der PBF-LB/M/316L-Werkstoffvariante,
oder abgekiirzt auch PBF-LB/M/316L-Variante. Mn, Cr, Mo und Ni wurden mit Réntgenfluoreszenz-
spektroskopie, C und S mit Verbrennungsanalyse, N mit TragerheiRgasextraktion, und Si und P mit
Atomemissionsspektroskopie mit induktiv gekoppeltem Plasma (ICP-AES) bestimmt. Die Werte in Ta-
belle 4-1 bestatigen, dass es sich bei beiden Werkstoffvarianten um 316L (und nicht 316LN) nach
DIN EN 10028-7 [129] handelt. Wie bereits in Tabelle 4-1 ersichtlich, wird in dieser Arbeit die additiv
gefertigte Werkstoffvariante als PBF-LB/M/316L und die konventionell gefertigte Werkstoffvariante
als HR/316L bezeichnet (HR, engl. Hot-Rolled).

Tabelle 4-1. Chemische Zusammensetzung in Gew.- % (nach chemischer Analyse), modifiziert aus
[102].

Fe C Si Mn P S Cr Ni Mo N
PBF-LB/M/316L Rest 0,013 053 097 0,007 0,0044 1770 12,70 2,33 0,077
HR/316L Rest 0,017 046 128 0,030 0,0044 16,90 1070 2,03 0,045

411 PBF-LB/M/316L

Die Rohlinge der additiv hergestellten Werkstoffvariante wurden auf einer kommerziellen PBF-LB-Ma-
schine des Typs SLM 280 HL (SLM Solutions Group AG, Lubeck, Deutschland) unter Argon-Gasat-
mosphare hergestellt. Nichtrostender Stahl 316L-Pulver mit einer Schiittdichte von 4,58 g/cm?, mitt-
lerem Durchmesser von 34,69 pm und einer PartikelgrofRenverteilung zwischen 10 pm und 45 pm
wurde benutzt. Die Perzentile der PartikelgroRenverteilung waren: dig = 18,22 pm, dso = 30,50 pm und
dgo = 55,87 pm. Die PBF-LB-Maschine war mit einem einzelnen kontinuierlich strahlenden 400-Watt
Ytterbium-Laser ausgestattet (Wellenlange 1070 nm, LaserpunktgrofRe etwa 80 pm im Brennpunkt).

Zwei Arten von Rohlingen wurden untersucht: rechteckige Tirme mit den Abmessungen
13 mm x 20 mm x 114,6 mm (2292 Schichten) und rechteckige Wande mit den Abmessungen
13 mm x 80 mm x 82,6 mm (1651 Schichten). Die Tirme und Wande wurden in insgesamt fiinf Baupro-
zessen hergestellt. Bei jedem Bauprozess wurden bis zu 18 Tiirme und bis zu 3 Wande erzeugt. Recht-
eckige Rohlinge wurden anstelle von Near-Net-Shape Rohlingen hergestellt, um lokale Anderungen der
Mikrostruktur und dadurch der Eigenschaften aufgrund geometrischer Veranderungen in der Baurich-
tung zu vermeiden [189]. Die Prozessparameter sind in Tabelle 4-2 zu finden.
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Tabelle 4-2. Prozessparameter PBF-LB/M/316L

Laser- Scangeschwin- Schraffurab-  Schichtdicke Vorwar- Zwischenschicht-
leistung digkeit stand mung  der zeit
Grundplatte
P v h Az Tsub Tir
(W) (mms™) (mm) (mm) (°0) (s)
275 700 0,12 0,05 100 ca. 65

Die Z-Achsen-Abmessung betrug bei den Tdrmen 114,6 mm und bei den Wanden 82,5 mm, um den
Verschnitt beim Entfernen der Tdrme von der der Grundplatte zu kompensieren. Die Rohlinge wurden
mit einer Drehung der Scanrichtung um 90° nach jeder Schicht hergestellt. Die Scan-Vektoren verliefen
bei den Tirmen parallel zu deren Kanten und wurden innerhalb der Querschnitte nicht unterbrochen.
Bei den Wanden verliefen sie in einem Winkel von 45° zu den Kanten, um hohe Eigenspannungen bei
langen Scan-Vektoren und eine Unterbrechung der Scan-Vektoren zu vermeiden.

Abbildung 4-1 zeigt exemplarische Aufnahmen und Darstellungen der PBF-LB/M/316L-Rohlinge
(Turme und Wande), welche im Projekt AGIL benutzt wurden, in welchem diese Arbeit stattfand. Im
unteren Teil der Abbildung 4-1a sind Details zu den verwendeten Scan-Strategien zu erkennen sowie
die Lage von Prifkérpern innerhalb der unterschiedlichen Rohlinge exemplarisch dargestellt. Diese Ar-
beit befasst sich ausschlielllich mit der Untersuchung von Priifkérpern in vertikaler Lage, welche so-
wohl aus vertikalen Tirmen als auch aus Wanden gefertigt wurden (siehe hellblaue gestrichelte Linien
in Abbildung 4-1a). Die untersuchten Wande kamen aus Baujobs wie in den Bildern in Abbildung 4-1a.
Abbildung 4-1b zeigt in der Mitte die Baujobs, aus welchem die untersuchten PBF-LB/M/316L-Tiirme
kamen. Links wird exemplarisch ihre Position innerhalb eines Baujobs, und rechts ein Turm gezeigt.
002A17f (auf der Stirnseite des Turms) steht fir Bauplatte Nr. 2, Position 17.

Die Mehrheit der untersuchten Rohlinge wurde bei 450 °C fiir 4 h unter Argon-Gasatmosphare warme-
behandelt (HT450-Warmebehandlung). Die Abkihlung erfolgte im Ofen. Der daraus entstandene
Werkstoffzustand wird als PBF-LB/M/316L/HT450 oder abgekiirzt HT450-Zustand bzw. PBF-
LB/M/316L-Variante bezeichnet. Ziel der HT450-Wdrmebehandlung war ein Abbau der Eigenspannun-
gen bei gleichzeitig keinen wesentlichen Anderungen des Gefiiges. Ausgewahlte Tiirme fiir die Erzeu-
gung von Zug- und Kriechproben wurden zusatzlich zu der HT450-Wdrmebehandlung bei 900 °C fiir 1h
(HT900-Warmebehandlung) unter Vakuumatmosphare mit anschlieRender Abkiihlung im Ofen unter
Argon-Gasatmosphdre wdrmebehandelt. Der daraus entstandene Werkstoffzustand wird als
PBF-LB/M/316L/HT900 oder abgekiirzt HT900-Zustand bezeichnet. Die HT450-Wadrmebehandlung an
Tidrmen erfolgte, als diese noch auf der Grundplatte befestigt waren. Die HT900-Warmebehandlung
erfolgte an bereits von der Bauplatte getrennten Tirmen. Aullerdem wurden ausgewdhlte Untersu-
chungen an Proben durchgefiihrt, die aus Rohlingen im Herstellungs-(As-Built)Zustand stammen:
Werkstoffzustand PBF-LB/M/316L/As-Built oder abgekiirzt As-Built-Zustand.
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Abbildung 4-1. Exemplarische Darstellung der PBF-LB/M/316L-Rohlinge (Tirme und Wande, Projekt
AGIL). a) exemplarische Aufnahmen der verwendeten Rohlinge (oben) und Darstellung zur Scan-Stra-
tegie und Lage von Priifkérpern innerhalb der Rohlinge, b) Schematische Darstellung und Aufnahme
der Baujobs (links) fur die Herstellung der vertikalen PBF-LB/M/316L-Rohlinge (Tirme). Bei Abbildung
a) wurden Abbildungen aus Charmi et al. [190], lizensiert nach CC BY 4.0, Copyright Elsevier (2022), re-
produziert und modifiziert.

412 HR/316L-Werkstoffvariante

Als Rohling der konventionellen Werkstoffvariante, abgekiirzt HR/316L-Variante, wurde ein warmge-
walztes Blech (engl. Hot-Rolled) nach DIN EN 10028-7 [129] verwendet. Das Blech hatte die Abmessun-
gen 20 mm x 1000 mm x 500 mm und wurde aus einer gréfleren Platte durch Plasmaschneiden her-
ausgetrennt (Qutokumpu PSC Deutschland GmbH, Heidenheim, Deutschland). Nach dem Warmwalzen
wurde das Material bei 1100 °C l6sungsgegliht und anschlieRend in Wasser abgeschreckt. Das Blech
wurde mechanisch mit Sageband insgesamt in sieben Streifen senkrecht zur Walzrichtung getrennt.
Aus jedem Streifen kamen insgesamt 17 bis 18 Blocke der Abmessungen 135 mm x 20 mm x 20 mm,
welche parallel zueinander angeordnet waren. Um Kanteneffekte zu vermeiden, wurden 20 mm von
allen Seiten des Blechs ungenutzt gelassen. Alle Blocke waren in Walzrichtung ausgerichtet. Das Ko-
ordinatensystem wurde in diesem Fall wie folgend definiert: z entspricht der Walz- und Belastungs-
richtung, y die Normalrichtung (durch die Blechdicke) und x die Querrichtung.
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4.2 Mechanische Eigenschaften

Aus den Rohlingen der untersuchten Werkstoffvarianten wurden Proben fiir E-Modul-Bestimmung,
Hartemessungen, Zug-, LCF-, und Kriechversuche gefertigt. Die Proben fir jede Versuchsart kamen in
dem Fall der HR/316L-Variante aus zufdllig ausgewdhlten Blécken innerhalb des Blechs und in dem Fall
der PBF-LB/M/316L-Variante aus zufdllig ausgewdhlten Rohlingen innerhalb der Bauplatten. Es wur-
den Proben mit rundem Querschnitt in der Priflange (Zug-, LCF-, und Kriechversuche) und miniaturi-
sierte Flachzugproben mit Dog-Bone Geometrie (Zugversuche) verwendet. Die Prifung von miniaturi-
sierten Flachzugproben diente der Untersuchung der Entwicklung der Festigkeitskennwerte nach
Kriechbelastung. In Ubereinstimmung mit diesem Zweck wurde auch der Ausgangszustand anhand
Versuche an miniaturisierten Flachzugproben charakterisiert.

Alle Proben mit rundem Querschnitt wurden aus dem mittleren Bereich der jeweiligen
PBF-LB/M/316L-Tirme und HR/316L-Blocke herausgearbeitet. Daher stimmten die Schwerpunkte der
Proben mit den Schwerpunkten der Tirme und Blécke tberein. Dieser Ansatz sollte mogliche Variatio-
nen der Eigenschaften durch die Position in Walz- oder Aufbaurichtung vermeiden und dazu beitragen,
die Vergleichbarkeit der Eigenschaften zwischen einzelnen Tirmen und Blécken zu gewdhrleisten. Bei
den PBF-LB/M/316L-Wdnden stammten die erzeugten Zugproben aus einer der Seiten, und ihr
Schwerpunkt war ca. 46 mm von der Grundplatte in Aufbaurichtung entfernt, 7 mm in Breiten-Rich-
tung und mittig in Dicken-Richtung positioniert. Der Nachweis der Vergleichbarkeit der Eigenschaften
zwischen Proben aus Turmen und Proben aus Wanden wird im Abschnitt 6.1 adressiert. Die miniaturi-
sierten Flachzugproben fir die Charakterisierung der Ausgangszustande (siehe Abschnitt 5.7.1)
stammten aus den PBF-LB/M/316L-Wdnden sowie aus einem HR/316L-Block. Die miniaturisierten
Flachzugproben fiir die Charakterisierung des Zustandes nach Kriechbelastung stammten aus der
mittleren Region des Priifbereichs der belasteten Kriechproben (unterbrochene Versuche, siehe Ab-
schnitt 5.7.2).

Bei allen in dieser Arbeit berichteten Versuchsergebnissen galt, dass die Lastrichtung im Fall der PBF-
LB/M/316L-Variante mit der Aufbaurichtung und im Fall der HR/316L-Variante mit der Walzrichtung
ubereinstimmte. In den nachfolgenden Abschnitten (4.2.1 bis 4.2.4) werden fir jede Versuchsart die
Einzelheiten der Probengeometrien und Versuchsdurchfiihrung prdsentiert. Technische Zeichnungen
und erganzende Abbildungen zur Probenfertigung sind im Anhang B zu finden. Tabelle C1im Anhang C
stellt eine Ubersicht der durchgefiihrten mechanischen Versuche dar.

Die Mehrheit der Auswertung der Rohdaten erfolgte in Origin (OriginLab Corporation, Massachusetts,
USA). Ausgewahlte Auswertungen wurden anhand Python-Skripte (Python Software Foundation,
Delaware, USA) und BAM-internen Visual-Basic basierten Softwaretools durchgefiihrt. Bei der Bestim-
mung der elastischen Eigenschaften wurde emotve, einer von der Uni Wien zur Verfligung gestellten
Software und Microsoft Excel (Microsoft Corporation, Washington, USA) eingesetzt.

4.21 Zugeigenschaften

Zugversuche wurden an runden Proben (Standard-Proben) bei Raum- und Hochtemperatur und an mi-
niaturisierten Flachzugproben (Miniatur-Proben) bei Raumtemperatur durchgefiihrt. Die Technik fir
die Letzten wurde im Rahmen eines anderen Forschungsvorhabens entwickelt. Die Standard-Proben
waren B 6 x 36 Zugproben mit rundem Querschnitt und Geometrie gemaR DIN 50125 [191]. Diese hatten
Gewindeenden M10, Gesamtlange 60 mm, Parallele Lange 36 mm mit Durchmesser 6 mm und wurden
in dem letzten Fertigungsschritt geschliffen (R, = 6,3 ym). Die Miniatur-Proben waren flache Dog-Bone
Proben mit Gesamtldnge 32 mm, Parallele Ldnge 12 mm und Querschnitt der Abmessungen
1mm x 2 mm im Priifbereich. Die technischen Zeichnungen der Proben sind in Abbildung B1 und Abbil-
dung B2 im Anhang B zu finden. Die Zugversuche an Miniatur-Proben wurden durchgefiihrt, um die
Entwicklung der Festigkeitskennwerte des Zugverhaltens des PBF-LB/M/316L-Variante nach Kriech-
belastung zu untersuchen (siehe Abschnitt 5.6.4).
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Die Zugversuche an Standard-Proben wurden bei Raumtemperatur nach DIN EN 1SO 6892-1[192] und
bei drei hoheren Temperaturen (400 °C, 600 °C und 650 °C) nach DIN EN ISO 68392-2 [193] durchge-
fihrt. Bis zu drei Proben wurden pro Temperatur und Werkstoffvariante gepriift. Eine 100-kN Instron
Prafmaschine (Modell: 4505, Kalibrierungsklasse 1, Instron GmbH, Darmstadt, Deutschland) wurde ein-
gesetzt. Fur die Versuche bei Raumtemperatur wurden zwei Dehnungsaufnehmer eingesetzt: Ein
MTS-Dehnungsaufnehmer (Modell: 632.12C-21, Kalibrierungsklasse mindestens 1, Nennmesslange
25 mm; MTS Systems Corporation, Eden Prairie, USA) und ein HBM DD1 Dehnungsaufnehmer (Hottin-
ger Briel & Kjaer GmbH, Germany, Kalibrierungsklasse 0,2). Die Versuche mit dem HBM DD1Dehnungs-
aufnehmer ermoglichten eine genauere Auswertung der Steigung der Spannungs-Dehnungs-Kurve im
elastischen Bereich, mg, um dem Wert des Elastizitdtsmoduls, E, (siehe Abschnitt 4.2.2) nahe zu kom-
men. Diese Versuche (HBM DD1Dehnungsaufnehmer) wurden in Dehnungsregelung mit einer Dehnrate
von 0,00025 s bis 1,0 % Dehnung durchgefiihrt. Uber diese Dehnung hinaus wurde der Dehnungsauf-
nehmer abgenommen und die Versuche in Traversenregelung bei 0,24 mm s gefahren. Die Versuche
mit dem MTS-Dehnungsaufnehmer wurden dehnungsgeregelt mit einer Dehnrate von 0,00025 s™ bis
zu 50 % Dehnung durchgefiihrt, danach wurde der Dehnungsaufnehmer abgenommen und der Versuch
in Traversenregelungsmodus umgeschaltet. Fir die Versuche bei Hochtemperatur kam ein wasserge-
kihltes MTS-Dehnungsaufnehmer (Modell: 632.51C-05, Kalibrierungsklasse 1, Nennmesslange 21 mm;
MTS Systems Corporation, Eden Prairie, United States) zum Einsatz. Die Hochtemperatur-Zugversuche
wurden dehnungsgeregelt mit einer Dehnrate von 0,00007 s™ bis 20,0 % Dehnung gefahren, danach
wurde analog zu den Versuchen bei Raumtemperatur der Dehnungsaufnehmer abgenommen und der
Versuch in Traversenregelungsmodus umgeschaltet. Die Traversengeschwindigkeit nach Abnahme des
MTS-Dehnungsaufnehmers bei den Raum- und Hochtemperatur-Zugversuchen entsprach der Emp-
fehlung der Methode A der Norm, um im selben Wertbereich der Dehnrate zu bleiben. Bei den Hoch-
temperatur-Zugversuchen dauerte das Aufheizen etwa 2,5 Stunden (~4 °C / min) und die Proben wur-
den vor der Versuchsdurchfihrung etwa 1,5 Stunden bei Priftemperatur gehalten.

Die Zugversuche an Miniatur-Proben erfolgten bis auf die Probengeometrie ebenfalls gemal
DIN EN IS0 6892-1[192]. Es wurden pro Werkstoffvariante und -zustand inkl. nach Kriechbelastung je-
weils drei Proben geprift. Bei der PBF-LB/M/316L-Variante stammen die Proben aus unterschiedlichen
Wadnden und Positionen in Breitenrichtung innerhalb der Wande, siehe Abbildung B3 im Anhang B. Es
wurden eine 100-kN Instron Priifmaschine (Modell: 4505, Kalibrierungsklasse 1, Instron GmbH, Darm-
stadt, Deutschland) und eine 100 kN MTS-Priifmaschine (Modell: C45.105, Kalibrierungsklasse 1, MTS
Systems Corporation, Eden Prairie, United States) eingesetzt. Fiir diese Versuche kam ein MTS-Deh-
nungsaufnehmer zum Einsatz (Modell: 632.26C-21, Kalibrierungsklasse 0,5, Nennmesslange 8 mm;
MTS Systems Corporation, Eden Prairie, USA). Diese Versuche wurden vom Anfang an traversengere-
gelt gefahren. Die Mehrzahl davon wurden mit einer Traversengeschwindigkeit von 0,003 mm s’
durchgefiihrt. Nur bei einem Versuch war die Traversengeschwindigkeit unterschiedlich und betrug
0,00084 mm s™. 0,003 mm s"wurde implementiert, um eine Dehnrate in dem empfohlenen Bereich A
des Standards zu erzielen [192]. Der Dehnungsaufnehmer wurde bei allen Versuchen bei unterschiedli-
chen Dehnungen nach Erreichen der Dehngrenze bei 0,2 % plastischer Extensometer-Dehnung (ab hier
0,2 % Dehngrenze), Ry >, von den Proben abgenommen, um ihn vor Beschadigung zu schiitzen.

Die Messunsicherheit, Uy, wurde durch Multiplizieren der kombinierten Unsicherheit mit dem Faktor
k =2 (95 % Vertrauensintervall) ermittelt. Uy, bertcksichtigt die direkt eingehenden Unsicherheits-
quellen (d.h. Messgerate und Priifmaschinen) und wurde nach dem UNCERT Code of Practice Nr. 7 [194]
berechnet.

4.2.2 Elastische Eigenschaften
Der Elastizitatsmodul, E, der Schubmodul, G, und die Querkontraktionszahl, v, wurden an dem
HT450-Zustand der PBF-LB/M/316L-Variante und an der HR/316L-Variante bestimmt. Von dem
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HT450-Zustand wurden die Proben aus einem Turm und von der HR/316L-Variante aus einem Block
hergestellt. Einzelheiten zur Probenfertigung sind in Abbildung B6 im Anhang B zu finden. Die Werte
des Elastizitatsmoduls wurden als Mittelwert der ermittelten Elastizitdtsmodule in Flachkant- und
Hochkantrichtung bestimmt. Die Querkontraktionszahl wurde nach der Gleichung [E/(2G)] — 1 je-
weils mit den Elastizitdtsmodulwerten in Hochkant- und Flachkantrichtung berechnet und der Mittel-
wert daraus gebildet. Bei dem HT450-Zustand wurden zwei und bei der HR/316L-Variante drei Proben
gemessen.

Die E-Modul-Proben waren Stdbe mit rechteckigem Querschnitt der Abmessungen
3 mmx 9 mm x 100 mm. Die Planparallelitdt der Flachen betrug + 0,1 % fiir alle Fldchen. Um die Proben
zu fertigen, wurde die Vorkontur mittels Funkenerosion aus dem jeweiligen Rohling entnommen und
anschlielRend plangeschliffen. Die Langsrichtung der Proben entsprach der Aufbaurichtung und ihre
Breite und Dicke derjenigen des entsprechenden Rohlings. Die Probengeometrie folgte den Anforde-
rungen der Norm ASTM E 1875 [195].

Die elastischen Eigenschaften wurden von Raumtemperatur bis 800 °C in 100 °C-Schritten nach
ASTM E1875 [195] bestimmt. Die Probentemperatur wurde mittels einer Kalibrierprobe vor den eigent-
lichen Messungen berprift. Fur die Durchfiihrung dieser Messungen kam eine Elastotron 2000 An-
lage zum Einsatz (HTM Reetz GmbH, Berlin, Deutschland / Universitat Wien). Diese war mit einem
Netzwerkanalysator ausgestattet (Modell: HP8751A, Agilent Technologies, Inc., United States). Bei der
Messung wird das Resonanzspektrum durch kontinuierliche Variation der Anregungsfrequenz zwi-
schen 1kHz und 70 kHz ermittelt und mit dem Netzwerkanalysator aufgezeichnet. Bei der Analyse des
Spektrums wird die Resonanzfrequenz in Biegung, f¢, und Torsion, f;, bestimmt. Die Biegeresonanz-
frequenz wird in beiden Richtungen der Probe aufgezeichnet: kantenweise in Breitenrichtung, f7(e),
und flachenweise in Dickenrichtung, f¢(f). Die elastischen Eigenschaften werden aus der Probengeo-
metrie, der Masse sowie aus den gemessenen Resonanzfrequenzen berechnet [195].

4.2.3 Low-Cycle-Fatigue

Die Proben fiir die LCF-Versuche wurden nach den Anforderungen des Standards 1SO 12106 [196] her-
gestellt. Dabei handelte es sich um Schaftproben mit Durchmesser 12 mm im Einspannbereich, 12 mm
Parallelenldnge und 6 mm Durchmesser, siehe Abbildung B4 im Anhang B. In dem letzten Fertigungs-
schritt wurden sie geschliffen (R, = 0,8 pm). Aufgrund der verschiedenen Abmessungen der Rohlinge
war die Gesamtlange der Proben je nach Werkstoffvariante unterschiedlich: die Proben aus der
PBF-LB/M/316L-Variante waren 110 mm und die aus der HR/316L-Variante 130 mm lang. Alle Proben
wurden zusatzlich poliert, um eine Rauheit R, < 0,2 pm zu erreichen, welche in der Norm empfohlen
wird [196]. Die Politur erfolgte in drei Schritten: Einer ersten mechanischen Vorpolitur folgte eine elekt-
rolytische und eine weitere mechanische Nachpolitur. Die mechanische Politur erfolgte auf einer in
BAM-5.2 konstruierten Poliermaschine. Es wurden Filzstifte mit 10 mm Durchmesser (August Riigge-
berg GmbH & Co. KG PFERD-Werkzeuge, Marienheide, Deutschland), Diamantsuspension MetaDi Sup-
reme (Buehler ITW Test & Measurement GmbH, Leinfelden-Echterdingen, Deutschland), Diamantpas-
ten ,T&0" und ,NORTON" unterschiedlicher Kérnungen (Otelo GmBH, Stuttgart und Saint-Gobain Ab-
rasives GmbH, Wesseling, Deutschland) und als Schmiermittel eine Spezialverdiinnung (August Riig-
geberg GmbH & Co. KG PFERD-Werkzeuge, Marienheide, Deutschland) eingesetzt. Fiir die elektrolyti-
sche Politur wurde ein vorhandenes Gerat (Eigenbau der BAM) verwendet. Die mechanische Vorpolitur
erfolgte mit P600 SiC Schleifpapier und einer 45 pm Kérnung Diamant. Die elektrolytische Palitur er-
folgte in zwei Schritten mit12 V, 8,9 A (eingestellt) und 6,5 min Polierzeit. Es wurde ein Polierelektrolyt
fur nichtrostenden Stahl verwendet, der aus Phosphorsadure (> 25 %) und Schwefelsaure (> 15 %) mit
ionisierten Metallsalzanteilen besteht (Arno Graul GmbH, Mihlacker, Deutschland). Nach jedem Schritt
wurde die Probe umgedreht, um einen gleichmaRigen Abtrag iber die gesamte Messldnge zu errei-
chen. Die (spannungsfreie) elektrolytische Politur resultierte in einer Durchmesserreduzierung von
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etwa 150 pm. Dadurch sollte ein moéglicher Effekt von Oberflachen-Eigenspannungen auf die Ermii-
dungseigenschaften moglichst ausgeschlossen und damit die Untersuchung der intrinsischen Werk-
stoffeigenschaften ermdglicht werden. Weitere Informationen tber die Messung der Oberflachenei-
genspannungen sind im Abschnitt 4.3.3 zu finden. Die mechanische Nachpolitur erfolgte in mehreren
Polierschritten bis zu einer 6 pm Kérnung und wurde durchgefiihrt, weil bei den Proben der HR/316L-
Variante nach der Elektropolitur mittels Koharenz-Scaninterferometrie (Gerdt: Zygo NewView™ 8000,
AMETEK Germany Gmb, BU Zygo, Weiterstadt, Deutschland) Unebenheiten identifiziert wurden, die
vermutlich durch die unterschiedliche Leitfahigkeit der Phasen im Geflige verursacht wurden. Dement-
sprechend wurden, um die Einheitlichkeit des experimentellen Vorgehens zu sichern, auch die Proben
der PBF-LB/M/316L-Variante nachpoliert. Der Durchmesser der Proben wurde als Mittelwert von sechs
Messungen bestimmt, welche beriihrungslos mittels optischer Wellenmesstechnik an drei Stellen in
der Messlange (Mitte der Probe, + 5 mm, -5 mm) durchgefiihrt wurden (Maschine: Hommel Eta-
mic C305, Jenoptik Industrial Metrology Germany GmbH, Villingen-Schwenningen, Deutschland). Je-
weils wurden zwei Messungen 90° zueinander versetzt durchgefiihrt. Die Rauheitsmessung erfolgte
gemal DIN EN IS0 4287 [197] mittels eines Tasters mit Tastspitzenradius 2 pm (Hommel-Etamic
T1000, Hommel America, New Britain, United States). Jeweils wurden vier Messungen mit einer Tast-
strecke von 1,5 mm und Tastgeschwindigkeit 0,15 mm/s in Langsrichtung durchgefiihrt und der Mit-
telwert daraus berechnet.

Die LCF-Versuche wurden in Dehnungsregelung mit Dehnungsverhaltnis Re = -1 gemal 1SO 12106 [196]
durchgefiihrt. Dieses Dehnungsverhdltnis wurde haufig in der Literatur verwendet und erlaubt dadurch
eine Vergleichbarkeit mit anderen Arbeiten. Die Dehngeschwindigkeit wurde auf 0,1% s™ fixiert. Ein
Dreieck-Belastungs-Signal schliet mégliche Einflisse einer variierenden Dehnrate aus. Der erste Vier-
tel-Zyklus erfolgte im Zugbereich. Insgesamt wurden bei jeder Werkstoffvariante bis zu fiinf Deh-
nungsschwingbreiten und drei Priftemperaturen getestet (0,4 %, 0,6 %, 1,0 %, 1,3 %, 1,6 %; Raum-
temperatur, 400 °C, 600 °C). Die Priifparameter wurden anhand der Anwendungstemperaturen der Le-
gierung sowie anhand verfugbarer Literaturdaten ausgewadhlt. Damit wurde ein Vergleich zu publizier-
ten Ergebnissen fir diese Legierung sichergestellt. Die Versuche wurden an einer 100 kN MTS-Prifma-
schine mit elektromechanischem Antrieb durchgefiihrt (Modell: 8561, MTS Systems GmbH, Deutsch-
land). Die Kraftmessdose wurde gemalt DIN EN ISO 7500-1 kalibriert (Kalibrierungsklasse 1, MPA Kalib-
rierdienst GmbH, Deutschland). Die Ausrichtung der Spannkdpfe wurde gemaR 1SO 23788 [198] durch-
gefiihrt und entsprach der Klasse 5. Es wurde ein wassergekihlter MTS-Hochtemperatur-Dehnungs-
aufnehmer benutzt (Modell: 632.51F-08, Kalibrierungsklasse 0,5, Nennmesslange 10 mm, MTS Sys-
tems GmbH, Deutschland). Die Probenerwarmung erfolgte mittels Induktionsheizung. Das Induktions-
feld wurde anhand einer im Labor angefertigten und an die Geometrie der Probe angepassten Kupfer-
spule und einem Wechselstrom-Hochfrequenzgenerator erzeugt (Typ: TruHEat HF 5005 (H), Frequenz:
200 kHz, TRUMPF Huttinger Elektronik GmbH+Co KG, Freiburg, Deutschland). Die Temperatur der Pro-
ben wurde mit einem Thermoelement vom Typ S gemessen und dariiber geregelt. Das Thermoelement
wurde jeweils im unteren Ubergangsradius der Proben angeschweilit. Auf eine Messung und Regelung
der Temperatur der Probe mit Thermoelementen innerhalb der Messldange wurde wegen paralleler Er-
fahrungen an anderem AM Werkstoff und der -angenommen- hoher Anfalligkeit des PBF-LB/M/316L
auf Rissinitiierung an Defekten verzichtet. Jedoch erfolgte fiir jede Versuchsreihe eine Einstellung des
Temperaturprofils in einer Opferprobe mit dem im Radius angeschweiliten Thermoelement und drei in
der Messldnge angeschweiftten und gemdl} EURAMET/cg-08 kalibrierten Thermoelementen des Typ
S [199]. Dabei wurde die Temperatur kontinuierlich bis zum Erreichen der Priiftemperatur in der Pro-
benmitte erhoht. Der entsprechende Temperaturwert im unteren Radius wurde spdter im Versuch als
Soll-Wert eingestellt. Dieser war in der Regel kleiner als die Priiftemperatur. Grund dafir ist die durch
die Induktionsheizung und die gekiihlten Einspannungen verursachte inhomogene Temperaturvertei-
lung in der gesamten Probe. Fiir die Einstellung des Temperaturprofils sowie fir die Messung und Re-
gelung der Temperatur wahrend des Versuchs wurden gemaR EURAMET/cg-11/v.01 [200] kalibrierte
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Temperatur-Datenerfassungsgerdte von Eurotherm eingesetzt (Modelle: 2604 und 3 x 2216e, Schnei-
der Electric Systems Germany GmbH >EUROTHERM<, Limburg an der Lahn, Deutschland). Die Rege-
lung erfolgte tiber einen MTS-FlexTest 40 Regler und die Versuchsbedienung tiber das Station Mana-
ger MTS-FlexTest (TM) 40 Version 5.9C 6030 (MTS Systems Corporation, Eden Prairie, United States).
Die Datenerfassung erfolgte alle 0,04 s; dies betraf Zeit, Zykluszdhler, Dehnung, Kraft, Weg und Tem-
peratur. Die Datenerfassung enthielt nicht die Spitzenwerteerfassung. Die Spitzenwerte wurden nach-
traglich aus den entstandenen Rohdaten bestimmt. Um die durch die thermische Ausdehnung der
Probe bedingte Anderung der Messlange zu kompensieren, wurde der Dehnungsaufnehmer bei Raum-
temperatur mit einer negativen Dehnung angesetzt, welche der abgeschdtzten Langendnderung der
Probe, AL =L a AT, entsprach. Der thermische Ausdehnungskoeffizient, a, wurde jeweils fiir den ers-
ten Versuch von jeder Werkstoffvariante aus Literaturdaten [201, 202] entnommen und fiir die an-
schlielfenden Versuche anhand der Messdaten des ersten Versuchs korrigiert. Vor dem Beginn jedes
Versuchs wurde das Dehnungssignal genullt. Die Erwdrmung der Proben erfolgte manuell Gber das
MTS Station Manager und dauerte 5 min bis 10 min. Danach wurde vor dem Versuchsstart jede Probe
etwa 20 min auf Priftemperatur gehalten. Als Versagenskriterium bei den LCF-Versuchen wurde eine
Anderung, in den meisten Féllen ein Abfall, der maximalen Spannung von 10 % angewendet. Dafir
wurde eine Gerade parallel zu dem Verlauf der letzten Zyklen vor dem Versagen, etwa ab mittlerer
Lebensdauer, angepasst und um 10 % versetzt. Der x-Wert, der zum Schnittpunkt der versetzten Ge-
rade mit der Wechselverformungskurve gehort, wurde als Zyklenzahl beim Versagen bzw. Lebens-
dauer, Nf 109, definiert. Bei ausgewahlten Versuchen, insbesondere bei den niedrigsten Dehnungs-
schwingbreiten, war eine Datenreduzierung der Rohdaten erforderlich, um die Lebensdauer zu bestim-
men. Diese Datenreduzierung erfolgte mittels einem Python Skript (Python Software Foundation,
Delaware, USA).

4.2.4 Kriechen

Die Kriechversuche wurden an glatten Rundzugproben durchgefihrt (Gewindeenden M12, Gesamt-
ldnge 100 mm, parallele Lange 60 mm mit 8 mm Durchmesser). In dem letzten Fertigungsschritt wur-
den sie geschliffen (R, = 3,2 pm), siehe Abbildung BS im Anhang B. Insgesamt wurden 16 Kriechversu-
che mit konstanter Last nach DIN EN IS0 204:2019-04 [203] durchgefiihrt. Davon wurden 13 bis zum
Bruch durchgefiihrt. Die weiteren drei wurden nach Erreichen der minimalen Kriechrate unterbrochen.
Die Unterbrechung der Versuche und anschlielfende Abkiihlung der Probekérper fand unter Last statt.
Die unterbrochenen Versuche wurden durchgefiihrt, um die Entwicklung der Mikrostruktur sowie der
mechanischen Eigenschaften nach Kriechbelastung beim Erreichen der minimalen Kriechrate zu unter-
suchen. Die Anfangspriifspannungen betrugen zwischen 175 MPa und 275 MPa mit 25 MPa Steigerung.
Die Pruftemperaturen waren 600 °C und 650 °C. An der PBF-LB/M/316L-Variante (HT450-Zustand)
und der HR/316L-Variante wurden drei Versuche bei jeder Temperatur bis zum Bruch durchgefiihrt. An
dem HT900-Zustand wurde ein Versuch bei 600 C / 225 MPa bis zum Bruch durchgefiihrt. Die drei un-
terbrochenen Versuche wurden an jeder der Werkstoffvarianten bei 600 C / 225 MPa durchgefiihrt.
Drei BAM-modifizierte 20-kN Kriechprifstande wurden eingesetzt (Mohr & Federhaff AG, Mannheim,
Deutschland). Alle Priifstande hatten Kraft-Kalibrierungsklasse 1 nach DIN EN ISQO 7500-2 [204] und
waren mit Drei-Zonen-Ofen (Sonderanfertigung von Heraeus Holding GmbH, Hanau, Deutschland) aus-
gestattet. Die Last wurde per Hand stol}frei aufgebracht. Die Zeit fur die Lastaufbringung betrug zwi-
schen 15 s und etwa 90 s und die Belastungsgeschwindigkeit zwischen 3,05 MPa/s und 11,67 MPa/s.
Vor dem Erwarmen der Proben wurde eine Vorlast von 1 kg aufgebracht, um den Laststrang auszurich-
ten und den Dehnungsaufnehmer bei der Erwdrmung zu fixieren. Kalibrierte Temperatur-Datenerfas-
sungsgerate SCXI-1102 von National Instruments wurden eingesetzt (National instruments Kft., Debre-
cen, Ungarn). Die Regelung der Temperatur erfolgte iiber das Temperatursignal der Ofen. Die Tempe-
ratur der Proben wurde mit drei Thermoelementen vom Typ S gemessen, die entlang der Messldnge
angebunden waren. Die Thermoelemente wurden nach EURAMET/cg-08 [199] und die Tempera-
tur-Messkette nach EURAMET/cg-11[200] kalibriert. Fiir die Erfassung der Dehnung wurden einseitig
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wassergekiihlte MTS-Hochtemperatur-Dehnungsaufnehmer benutzt (Modell: 632.51C-03, Kalibrie-
rungsklasse 1, Nennmesslangen 50 mm und 52 mm). Die Datenerfassung erfolgte vor Lastaufbringung
alle 5 s, wahrend der Lastaufbringung alle 0,1 s und nach der Lastaufbringung, in Abhangigkeit von der
Testdauer, alle 1 min bis max. 10 min. Die Zeitbruchdehnung, 4,,, wurde nicht gemessen. Die Zeitbruch-
einschnirung, Z,,, wurde gemaR der Prifnorm bestimmt [203]. Der Auswahl der Priftemperaturen so-
wie der Priifspannungen basierte auf der Anwendungstemperatur der Legierung und auf verfiigbaren
Literaturdaten. Damit wurde ein Vergleich zu publizierten Ergebnissen fiir diese Legierung sicherge-
stellt. Die Dauer des Aufheizens betrug etwa 2,5 Stunden (~4 °C/min) und die Proben wurden vor dem
Versuchsstart etwa 1,5 Stunden bei Priiftemperatur gehalten.

4.3 Mikrostrukturelle Untersuchungen

Die Untersuchungen der Mikrostruktur hatten das Ziel, ein grundlegendes Verstdndnis der Beziehung
Mikrostruktur-Eigenschaften bei den verwendeten Prozessparametern zu erschaffen. Darum wurden
der Ausgangszustand sowie das Deformations- und Schadigungsverhalten untersucht. Die Untersu-
chungen erfolgten an versagten gebrochenen Proben sowie an nicht-gebrochenen Proben aus unter-
brochenen Versuchen. Unterschiedliche Untersuchungstechniken und Gerdte wurden verwendet, die
die Charakterisierung aller multiskaligen Merkmale der AM-Mikrostruktur erméglicht haben. Zum Ein-
satz kamen Lichtmikroskopie (LM), Rasterelektronmikroskopie (REM), Elektronenrickstreubeugung
(REM-EBSD), Energiedispersive Rontgenspektroskopie (REM-EDX), Transmissionselektronmikrosko-
pie (TEM), Mikro-Computertomographie (XCT), Neutronenbeugung und Diffraktometrie. Anhand die-
ser Techniken wurden Korngrélie, Kornmorphologie, Phasen, Partikel, Versetzungsstruktur, Defekte
und ihre Verteilung im Volumen, Textur und Eigenspannungen untersucht. Tabelle C2 im Anhang C
stellt eine Ubersicht der Vor- und Nachuntersuchungen dar.

4.31 Mikroskopie

Fur die Lichtmikroskopie wurden die zu analysierenden Probenstiicke zundchst kalt eingebettet und
anschlieRend mit 180 P SiC-Schleifpapier geschliffen. Danach wurden sie in drei Schritten mit
SiC-Schleifpapieren der Kérnungen 320 P, 600 P und 1200 P weiter geschliffen. Schliel}lich wurden sie
mit Poliertiichern MD Dac, MD Nap und MD-Chem (Cloeren Technology GmbH, Wegberg, Deutschland)
poliert. Die KorngrofRen waren 3 pm, 1um und 0,2 um. Poliersuspensionen DiaPro Dac, DiaPro Nap-B
(Struers GmbH, Willich, Deutschland) und Mastermet Il (Buehler, ITW Test & Measurement GmbH, Ess-
lingen, Deutschland) sowie die Poliermittel Diamant (2x) und SiO wurden verwendet. Zum Schleifen
und Polieren wurde eine halbautomatische Buehler Phoenix 4000 Maschine (Buehler, ITW Test & Mea-
surement GmbH, Esslingen, Deutschland) eingesetzt. Fir Untersuchungen im gedtzten Zustand am
Lichtmikroskop und am Rasterelektronmikroskop wurden die eingebetteten Proben zusatzlich for
etwa 3 s bis 5 s mit Bloech & Wed| Atzmittel (30 ml dest. H,0, 30 ml HCl Konz. 37% und 0.6 gr. K;5,0s)
gedtzt.

Die LM-Bilder wurden mit einem inversen metallurgischen Mikroskop GX71 aufgenommen (Olympus
Europa SE & CO. KG, Hamburg, Deutschland). REM-EBSD- und REM-EDX-Messungen wurden mit ei-
nem Rasterelektronenmikroskop Leo Gemini1530 VP (Carl Zeiss Microscopy GmbH, Deutschland)
durchgefiihrt, das mit einem hochauflésenden EBSD-Detektor e-FlashHD und einem EDX-Detektor
XFlash 5030 (Bruker Corporation, USA) ausgestattet ist. Fiir die EBSD-Analyse betrug die Spannung
20 kV, die minimalen und maximalen PixelgréRen 0,098 pumund 7,9 pm, der Strahlstrom 10 nA und die
EBSP-Auflosung 160 x 120 Pixel (Elektronenrtickstreumuster, EBSP engl. Electron backscatter Pattern).
Fir die REM-EDX-Messungen betrug die Pixelgrofie 24 nm. Ausgewdhlte mikrostrukturelle Merkmale
(z. B. KorngréRe) wurden mit der frei verfiigbaren Software Image) 1.52p. ausgewertet [205]. Das Soft-
warepaket ESPRIT 1.9.4 (Bruker Corporation, USA) wurde fir die Erfassung, Indexierung und Nachbe-
arbeitung der EBSD- und EDX-Daten verwendet.
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Die kristallografische Textur wurde aus ausgewdhlten REM-EBSD-Messungen mit Hilfe der Software
MTEX [206] ausgewertet, welche Intensitdtsdaten der Orientierungsverteilungsfunktion (ODF: Orien-
tierungsdichteverteilungsfunktion engl. Orientation Distribution Function) ausgibt. Die ODFs wurden
mit einer Halbwertsbreite von 4,5° berechnet. Es wurde keine Gldttung der Daten angewendet.

KorngrofRen und KorngroRenverteilungen, Missorientierungs- (MO-)verteilungen, IPF- (inverse Polfi-
gur, engl. Inverse Pole Figure) und Missorientierungs- (MO-)karten wurden anhand ausgewdahlter REM-
EBSD-Messungen mit der kommerziellen Software Oxford Instruments Channel 5 (Oxford Instruments
HKL, Hobro, Denmark) generiert. Bei diesen Auswertungen wurden weder eine Rauschunterdriickung
noch eine Filterung vorgenommen. MO-Verteilungen und MO-Karten wurden anhand korrelierter Mis-
sorientierungen bestimmt. Die korrelierte Missorientierung stellt die Ausrichtung eines Pixels in Bezug
auf seine unmittelbaren Nachbarn dar. Diese Pixel fir Pixel Auswertung ist durch die Pixelgrélie be-
schrankt und bezieht daher nicht unbedingt nur geschlossene Pfade ein. Letztes ist insbesondere bei
kleinen MO (z. B. < 15°) der Fall (siehe z. B. MO-Karte in Abbildung 5-3d). Trotz dessen stellen MO-Karte
eine ausreichend gute visuelle Anndherung zur Verteilung der Missarientierungswerte an Korngrenzen
dar. Bei den Missorientierungsverteilungen (siehe z. B. Abbildung 5-3a) basiert die Haufigkeitszahlung
sowohl bei der PBF-LB/M/316L-Variante als auch, zur Vergleichbarkeit, bei der HR/316L-Variante auf
einer Klassenbreite von 1°. Die relative Haufigkeit jeder Klasse wurde bei dem zur Klassenmitte geho-
renden Wert geplottet. Dabei wurden Missarientierungswinkel kleiner als 2° nicht beriicksichtigt.
Dadurch wurden vor allem Noise-Effekte ausgeschlossen (die nominelle Grenze der Winkelauflosung
bei REM-EBSD betragt etwa 0,5° [207]), da die Erfassung von Missorientierungen (MQs) im Inneren der
gerichteten Zellen der PBF-LB/M/316L-Variante, die bis zu 1,5° betragen kénnen [56], aufgrund der
eingesetzten PixelgréRe nicht maglich war (min. 1,95 pm bei den betroffenen Messungen vs. Zellgrolle
iiblicherweise kleiner 1 pm [65, 68-70]). Bei der kumulierten Haufigkeit, f (siehe z. B. Abbildung 5-3a)
wurde eine Streuung von + 0,03 auf Basis von Wiederholmessungen festgestellt. Die kumulierte Hau-
figkeit (engl. cumulative frequency) wurde in dieser Arbeit fiir Missorientierungs-Klassen bis 15° be-
stimmt und stellt die Summe der Haufigkeiten der jeweiligen Klassen dar. 15° ist die Winkel-Grenze fir
die Unterscheidung zwischen LAGBs und HAGBs, siehe Abschnitt 5.1.1 und Abbildung 5-3a.

Die KorngrélRen wurden grofitenteils mittels REM-EBSD und, in dem Fall von der HR/316L-Variante,
auch nach dem planimetrischen Verfahren gemaR ASTM E112-13 [208] bestimmt. Beide Methoden ha-
ben vergleichbare Ergebnisse geliefert (siehe Abschnitt 5.1.2). Die KorngréfRe wurde als Durchschnitts-
wert des Durchmessers von Aguivalentkreisen bestimmt, die die gleiche Flache des jeweiligen Korns
aufweisen. Bei der PBF-LB/M/316L-Variante wurden jeweils min. 3 EBSD-Scans auf Ebenen parallel zur
Aufbaurichtung ausgewertet. Jeder der einzelnen Scans umfasste eine Flache von min. 3 mm?. Die mi-
nimale Anzahl an Pixeln, die ein Korn enthalten darf, wurde bei jedem Scan angepasst, um einer Flache
von 1185,8 pm? zu entsprechen, und die Klassenbreite wurde ebenfalls angepasst. Dadurch wurden in
jedem Fall insgesamt mehr als 1500 Korner fur die Auswertung der KorngroRenverteilung berticksich-
tigt und die Vergleichbarkeit mit den Daten von Charmi et al. [190] sichergestellt. Bei der HR/316L-
Variante erfolgte die EBSD-Auswertung der KorngréRe anhand von einem 12 mm? grofRRflachigen
EBSD-Scan auf einer Ebene parallel zur Walzrichtung und die minimale Anzahl an Pixeln fir ein Korn
wurde auf 10 festgelegt, als es in dem ISO-Standard 13067 empfohlen wird [209]. Dadurch wurden ins-
gesamt mehr als 14000 Kérner berticksichtigt. Die Auswertung nach dem planimetrischen Verfahren
erfolgte im Bandkontrastbild einer ca. 500 pm x 500 pym senkrecht zur Walzrichtung durchgefiihrten
EBSD-Messung. Fir die Auswertung der Korngréflen nach mechanischer Belastung umfassten die
EBSD-Scans bei jedem Werkstoffzustand der PBF-LB/M/316L-Variante eine Flache von min. 4 mm?
und in jedem Fall wurden insgesamt mehr als 750 Kérner berticksichtigt. Bei der HR/316L-Variante um-
fassten die EBSD-Scans eine Flache von ca. 4 mm? und mehr als 8000 Kérner wurden berticksichtigt.
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Bei beiden Werkstoffvarianten betrug der zugrunde liegende Missorientierungswinkel 15° und die an-
gegebenen Korngrofien und Standardabweichungen entsprechen jeweils dem aus den betroffenen
EBSD-Scans gebildeten Mittelwert.

Fir die Untersuchung von Bruchflachen wurden ein Tescan VEGA3 Rasterelektronenmikroskop (Tescan
Orsay Holding, a.s.Brno, Tschechische Republik) und ein Lichtmikroskop Keyence VHX-2000
(KEYENCE Deutschland GmbH, Deutschland) verwendet.

Rastertransmissionselektronenmikroskopie (STEM) wurde fiir eine qualitative Charakterisierung der
Versetzungsdichte und Versetzungsstruktur der untersuchten Werkstoffvarianten und deren Interak-
tion mit Gefligebestandteilen, wie beispielsweise Partikel oder Korn- und Subkorngrenzen, eingesetzt.
Es wurden der Zustand vor der Belastung der As-Built-, HT450-, und HT900-Zustdande sowie der
HR/316L-Variante und, nach Kriechbelastung bis zum Erreichen der minimalen Kriechrate, bis auf den
As-Built-Werkstoffzustand, die entsprechenden Zustande der PBF-LB/M/316L-Variante untersucht.
Zur Herstellung der STEM-Proben wurden bei beiden Werkstoffvarianten 0,5 mm diinne Scheiben her-
gestellt. Vor der Belastung wurden sie parallel (Ebenen XZ bzw. YZ in Abbildung 4-1) und nach Kriech-
belastung senkrecht (Ebene XY in Abbildung 4-1) zur Aufbaurichtung/Walzrichtung abgetrennt. Die
0,5 mm diinne Scheiben wurden nach dem Abtrennen beidseitie mit 1200 P Schleifpapier geschliffen,
bis eine Dicke von etwa 100 pm erreicht wurde. Danach wurden sie in einer Zweistrahlanlage elektroly-
tisch auf Elektronentransparenz gedinnt. Dafiir wurde ein Tenupol-3-Gerat (Struers GmbH, Danemark)
bei 24 °C und 25 V mit einer Durchflussrate von 3,1 (willkirliche Einheit, d. h., die Zahl ist proportional
zur Drehgeschwindigkeit vom Motor, der wiederum die Flussrate bestimmt, ist aber auf einer Skala von
1 bis 10 einheitlos) und einer Mischung aus 95 % Essigsdure und 5 % Salzsdure verwendet. Die STEM-
Untersuchungen erfolgten bei einer Beschleunigungsspannung von 200 kV in dem Mikroskop JED-
2200FS (JEOL Ltd., Japan), das mit einer Feldemissionskathode, einem in der Saule eingebauten
"Omega"-Energiefilter und einem Scanning (S)TEM-Gerat ausgestattet ist.

4.3.2 Mikro-Computertomographie

Die in dieser Arbeit verwendeten XCT-Daten wurden im Fachbereich BAM-8.5 mit verschieden XCT-
Scannern aufgenommen und sie wurden auch da ausgewertet. Die Mehrheit der in dieser Arbeit ver-
wendeten XCT-Daten wurden im Fachbereich BAM-8.5 mit einem XCT-Scanner GE v|tome|-x 180/300
(GE Sensing & Inspection Technologies GmbH, Deutschland) unter Verwendung einer 300 kV-Rontgen-
guelle bei einer Spannung von 200 kV und einer Stromstarke von 50 pA aufgenommen. Es wurde ein
Silbervorfilter von 0,25 mm Dicke verwendet und VoxelgréRen von (5 pm)? und (10 pm)? fiir die Unter-
suchung von Rundproben und von (0,438 pm)? fir die Untersuchung eines Stifts mit 0,5 mm Durch-
messer erreicht, welcher aus dem oberen Abschnitt einer PBF-LB/M/316L-Wand entnommen wurde.
Ausgewdhlte Zug- und Kriechproben des HT450-Zustands wurden an dem kommerziellen CT-Scanner
GE v|tome|x 180/300 (GE Sensing & Inspection Technologies GmbH, Deutschland) unter Verwendung
einer 300 kV-Réntgenquelle bei einer Spannung von 200 kV und einer Stromstdrke von 50 pA sowie
ein Vorfilter (0,25 mm Ag) gescannt. Es konnte dabei eine VoxelgroRe von 10 um erreicht werden, die
eine raumliche Auflésung von ca. 20 um zuldsst. Die Untersuchung eines Stifts mit 0,5 mm Durchmes-
ser, welcher aus dem oberen Abschnitt einer PBF-LB/M/316L/HT450-Wand entnommen wurde, wurde
an der CT-Beamline BAMIine des Synchrotrons BESSY Il mit 50 keV durchgefiihrt. Es konnte eine Vo-
xelgrélRe von 0,438 pm erreicht werden. Eine Kriechprobe des HT900-Zustands sowie eine LCF-Probe
wurden an einem fiir die BAM speziell gebauten CT-Scanner durchgefiihrt. Dieser ist mit einer 225 kV-
Réntgenréhre (X-RAY WorX GmbH, Garbsen, Deutschland) und einem 2k Flachpaneldetektor (PerkinEl-
mer, Inc., Waltham USA) ausgestattet. Dabei wurde die Kriechprobe mit diesen Parametern unter-
sucht: Beschleunigungsspannung 210 kV, Stromstarke 70 pA, Vorfilter 1 mm Kupfer und 0,25 mm Alu-
minium und es konnte eine VoxelgréRe von 10 pm realisiert werden. Bei den LCF-Proben wurden fol-
gende Parameter verwendet: Beschleunigungsspannung 210 kV, Stromstdrke 60pA, Vorfilter T mm

34



4 Methoden und experimentelle Grundlagen

Kupfer und 0,25 mm Aluminium und es konnte eine VoxelgréRe von 5 pm erreicht werden. Zur Filte-
rung der Daten wurde das Plug-in non local means denoising [210, 211] in der Open-Source-Software Fiji
[212] und zur Analyse der rekonstruierten Volumina wurde die kommerzielle Software VG Studio MAX
Version 3.3 (Volume Graphics GmbH, Deutschland) in Kombination mit der Open-Source-Software
iLastik [213] verwendet.

4.3.3 Eigenspannungen

An ausgewadhlten Proben wurden Messungen von Oberflacheneigenspannungen mittels Diffraktomet-
rie (OF-ES; BAM-9.4) sowie von Volumen-Eigenspannungen mittels Neutronenbeugung (NB-ES;
BAM-8.5) durchgefiihrt. Die Oberflacheneigenspannungen wurden an Kriech- und LCF-Proben, und die
Volumeneigenspannungen an Kriech- und Zugproben durchgefiihrt. Zu dem Zeitpunkt der Erstellung
dieser Arbeit waren nur Ergebnisse zu den Volumen-Eigenspannungen der Zugproben publiziert [130].

Die OF-ES wurden mit einem mobilen Diffraktometer Xstress G3 (StressTech Oy, Vaajakoski, Finnland)
unter Verwendung der sin?p-Methode [214] bestimmt. Die Parameter fiir die Erfassung der Beugungs-
peaks und die Berechnung der OF-ES sind in [110] zu finden. Die Neutronenbeugungsexperimente wur-
den mit dem winkeldispersiven Diffraktometer E3 am Helmholtz-Zentrum Berlin durchgefihrt. Der de-
taillierte Aufbau des Gerats ist in [215] zu finden. Eine Wellenldnge von = 1,476 A und einen 26-Winkel
von 86° wurden zur Aufnahme der Fe-311-Reflexe verwendet. Die Volumeneigenspannungen wurden
mit einem Beugungsmessvolumen von (2 mm)? in finf Messpositionen auf drei Ebenen bestimmt,
welche entlang des Messvolumens von der Zugprobe verteilt waren. Der Abstand zwischen den einzel-
nen Ebenen betrug 18 mm entlang der Messlange. Weitere Information zu diesen Messungen inkl. tber
die verwendeten Messebenen und -positionen sind in [190] zu finden.

4.4 Harte

Die Hdrte wurde bei allen drei PBF-LB/M/316L-Zustdnden sowie bei der HR/316L-Variante untersucht.
An dem HT450-Zustand wurden die Mehrheit der Hartemessungen an Reststiicken von Tdrmen durch-
gefihrt, die fir die Fertisung von Zug- und Kriechproben benutzt wurden. Diese Reststiicke waren
rechteckig und stammen aus entweder dem oberen oder unterem Bereich von Tirmen und direkt nach
dem Trennschnitt, der die Tirme auf die Gesamtlange der entsprechenden Proben gebracht hat. Die zu
untersuchenden Fldchen wurden mechanisch bis zu einer 3 pm Kérnung poliert. An einem oberen Rest-
stiick wurde die Harte auf drei benachbarten Ebenen (zwei parallel zur Aufbaurichtung und eine senk-
recht dazu) vermessen. Auf dem zu dieser Position gehdrenden unteren Reststiick sowie auf dem Rest
der, meist unteren, untersuchten Reststiicke wurde nur die Oberflache parallel zur Aufbaurichtung ver-
messen. Bei den As-Built-, und HTS00-Zustanden wurden ebenfalls Hartemessungen auf senkrecht
zur Aufbaurichtung liegenden Oberflachen (untere Reststiicke) durchgefiihrt. Bei der HR/316L-Vari-
ante wurden an einem Block, aus welchem die E-Modul-Proben gefertigt wurden, sechs linienférmige
Harte-Prifserien durchgefiihrt.

Bei allen Priifreihen wurden Vickers-Kleinlasthartemessungen nach DIN EN ISO 6507-1[216] durchge-
fuhrt. Eine kalibrierte automatische Harteprifmaschine wurde eingesetzt (Modell: KB 30 SR FA Basic,
KB Priftechnik GmbH, Deutschland). HV1 wurde ausgewahlt, um Streuungen zu minimieren, die durch
feine mikrostrukturelle Merkmale verursacht werden konnten. Dafir wurde ein Vergleich zwischen der
erwarteten Diagonallange und der Mikrostruktur durchgefiihrt. Die Messunsicherheit, Uy, wurde ge-
maRk DIN EN ISO 6507-1, Anhang D, berechnet [216].
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5 Ergebnisse
Dieses Kapitel stellt die Ergebnisse der durchgefiihrten experimentellen Untersuchungen dar. Thema-
tisch ist es in drei Teile untergliedert, welche in neun Abschnitten dargestellt werden.

Im Abschnitt 5.1 werden die Ergebnisse der Charakterisierung der Mikrostruktur der untersuchten
Werkstoffvarianten vor der Durchfiihrung der Versuche dargestellt. Anschlieffend werden in den Ab-
schnitten 5.2 bis 5.6 die Ergebnisse der Charakterisierung der mechanischen Eigenschaften durch Har-
temessungen, Zugversuche, Resonanzmessungen, LCF-Versuche und Kriechversuche dargestellt.
Schlief3lich werden in den Abschnitten 5.8 und 5.9 die Ergebnisse der grundlegenden Charakterisierung
der Schddigungsmechanismen sowie der Entwicklung der Mikrostruktur dargestellt. Dabei stellt Ab-
schnitt 5.8 die Charakterisierung der Versagensmerkmale durch u.a. fraktografische Untersuchungen
und Abschnitt 5.9 die Charakterisierung der Entwicklung ausgewdhlter mikrostruktureller Merkmale
nach dem Bruch und in unterbrochenen Verformungszustanden dar.

Der Fokus der Untersuchungen liegt auf dem HT450-Zustand der PBF-LB/M/316L-Variante und auf
der HR/316L-Variante. Ausgewdhlte Ergebnisse der As-Built- und HT900-Zustdnde werden auch dar-
gestellt. Die Ergebnisse des HT900-Zustands stellen den Effekt der HT900-Warmebehandlung auf den
HT450-Zustand dar.

Die in diesem Kapitel ausgefihrten Ergebnisse wurden zum Teil bereits publiziert. Dies betrifft vor al-
lem (i) die Charakterisierung der Mikrostruktur der As-Built- und HT450-Zustande und der HR/316L-
Variante vor der Durchfiihrung der Versuche und (i) Ergebnisse des mechanischen Verhaltens ein-
schlieRlich der Kriechversuche (inkl. Nachuntersuchungen) sowie ausgewahlter Zugversuchs- und Elas-
tizitatsmodulkennwerte [102, 190, 217, 218].

5.1 Mikrostruktur vor der mechanischen Belastung

In diesem Abschnitt wird die Mikrostruktur vor der mechanischen Belastung von den HT450- und As-
Built-Zustanden der PBF-LB/M/316L-Variante (Abschnitt 5.1.1), von der HR/316L-Variante (Abschnitt
5.1.2) und schlieRlich von dem HT900-Zustand (Abschnitt 5.1.3) dargestellt.

511 PBF-LB/M/316L/HT450 und PBF-LB/M/316L/As-Built-Wersktoffzustande

Den ersten Blick auf die Mikrostruktur des HT450-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante liefern die
LM-Aufnahmen in Abbildung 5-1a und b. Die in dem Artikel von Charmi et al. [190] beschriebene schach-
brettartige Kornmorphologie ist auf der Ebene senkrecht zur Aufbaurichtung, Abbildung 5-1a, gut zu
erkennen. Auf der Ebene parallel zur Aufbaurichtung, Abbildung 5-1b, weisen die Kérner eine unregel-
mallige Form auf, die ein Produkt des epitaktischen Kornwachstums umgeschmolzener Zonen ist. Auf
den ersten Blick sind sie in parallelen saulenférmigen Bereichen (ab hier kolumnare Bereiche genannt)
iibereinandergestapelt und zeigen die in der Literatur beschriebenen "rippelartigen" Formen [56]. Die
Korngrenzen (GB) und die Schmelzbadgrenzen (MPB) sind mit schwarzen Pfeilen gekennzeichnet.
Zwecks Phasenanalyse wurde neben den in Abbildung 5-1 gezeigten lichtmikroskopischen Aufnahmen
ein ca. 12 mm? groll EBSD-Scan (PixelgrofRe 7,03 pm) ausgewertet. Diese Auswertung ergibt, dass das
Geftige vollstandig austenitisch ist, wie die lichtmikroskopische Aufnahme in Abbildung 5-1b auferund
fehlender anderer sichtbarer Phasen nach dem Atzen bereits vermuten Idsst.
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Abbildung 5-1. Ausgangsmikrostruktur (LM) bei Raumtemperatur im geatzten Zustand. a) und b)
PBF-LB/M/316L/HT450-Werkstoffzustand, c) und d) HR/316L-Werkstoffvariante. Die Koordinaten
wurden im Abschnitt 4.1 erkldrt. In allen Bildern entspricht z der Belastungsrichtung. Reproduziert aus
Avila Calderdn et al. [102], lizensiert nach CC BY 4.0, Copyright Elsevier (2022).

Die XCT-Analyse der Porositat in den untersuchten Rundzugproben (HT450-Zustand) zeigt, dass alle
segmentierten Poren kugelférmig sind. Daher wird davon ausgegangen, dass es sich um Gasporen han-
delt. Die Porositdt liegt deutlich unter 0,01 % und die Poren verteilen sich gleichmdRig iber das Pro-
benvolumen [102, 190].

Wéhrend die LM (Abbildung 5-1) hauptsachlich hochwinklige Korngrenzen, die MPBs und fir ihre Auf-
l6sung gentigend grolte Defekte sichtbar macht, werden im TEM feinere Details der PBF-LB/M/316L
Mikrostruktur abgebildet. Dies betrifft vor allem die Subkornstruktur und die gerichtete Zellstruktur
mit Versetzungen an den Zellwanden. In Abbildung 5-2a bis ¢ werden reprdsentative BF-STEM-Bilder
(BF engl. Bright Field) der Mikrostruktur des HT450-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante gezeigt.
Abbildung 5-2a zeigt die Koordinatensysteme der Probe und des Kristalls fiir die untersuchten Berei-
che. Die Zonenachse (ZA) ist [001] und die Bildebene liegt nahezu senkrecht zur Léngsachse der Zell-
struktur. Daher sind in Abbildung 5-2b und c die Zellen mit gleichachsigem Erscheinungsbild zu erken-
nen. Abbildung 5-2b zeigt eine Aufnahme mit geringer VergroRerung. Das weilte Rechteck markiert die
in Abbildung 5-2c gezeigte hdher vergrofierte Aufnahme. In der Abbildung ist qualitativ zu erkennen,
dass der HT450-Zustand eine hohe Versetzungsdichte aufweist. In Abbildung 5-2b wurden links, in der
Mitte und rechts drei Subkorner mit Breiten unter = 10 pm teilweise erfasst, was an den insgesamt
unterschiedlichen Helligkeiten dieser Regionen zu erkennen ist. Die Subkorngrenzen (SGB, engl. Sub-
grain Boundary), welche LAGBs entsprechen, sind in Abbildung 5-2b und c beispielhaft markiert
(schwarze Pfeile). Alle drei Subkorner weisen dhnliche Formen der gerichteten Zellstruktur auf. Quali-
tativ betrachtet betragt die Zellgréfle zwischen 0,5 pm und 1 pm. Eine genauere Charakterisierung mit
Image) 1.52p. [205] liefert einen Wert von 662 + 370 nm. Dieser Wert entspricht dem Durchschnitts-
wert des Durchmessers von Aquivalentkreisen, die die gleiche Flache der jeweiligen Zelle aufweisen.
Insgesamt wurden dabei 47 Zellen beriicksichtigt (Zellen des mittleren Subkorns in Abbildung 5-2b).
Die Mikrostruktur des HT450-Zustands ist in diesem MalRstab eindeutig durch Versetzungsnetzwerke
gekennzeichnet, welche hauptsdchlich an den Zellwanden vorhanden sind, wie in der vergrofierten Ab-
bildung 5-2c zu sehen ist. Die Versetzungen befinden sich aber auch im Zellinneren. Alle Versetzungen
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scheinen perfekte Versetzungen, ohne offensichtliche Anzeichen von Dissoziation, zu sein. Die Anord-
nung der Versetzungen ist in den Subkorngrenzen deutlich anders als in den Zellwdnden. Da sind die
Versetzungswande schmaler und klarer definiert, wahrend sie in den Zellwanden breiter und diffuser
sind bzw. Versetzungsknauel (engl. Dislocation Tangles) zu sehen sind. Die Zellwanddicke (Zellwand:
CW, engl. Cell Wall) liegt unter 100 nm. Eine genauere Charakterisierung mit Image) 1.52p. [205] liefert
einen Wert von 68 + 16 nm. Darliber hinaus bestehen lokale Mikrosegregationen mit Anreicherung von
Cr und Mo an den Zellwanden sowie ausgeschiedene Nanopartikel, welche sowcohl im Zellinneren als
auch an den Zellwdnden zu finden sind. Die Nanopartikel sind an Si- und Mn- angereichert. Basiert auf
demn bis dato neuesten Erkenntnissen (siehe Abschnitt 2.2) handelt es sich wahrscheinlich um meta-
stabile amorphe MnSiO; Rhodonit-artige Nanopartikel [32, 56, 70, 77-79]. Das Vorhandensein von den
Segregationen und den Partikeln wurde anhand der entsprechenden HAADF-Aufnahmen, EDX-Fla-
chenmessungen und punktuellen EDX-Messungen nachgewiesen (Ergebnisse nicht gezeigt). Dieses
Ergebnis deckt sich mit friheren Beschreibungen der Mikrostruktur von PBF-LB/M/316L in diesem
MalRstab, z. B. in [62, 69].

a)

0.5 pum 0.5 um

Abbildung 5-2. Ausgangsmikrostruktur bei Raumtemperatur (BF-STEM). a), b) und o):
PBF-LB/M/316L/HT450-Werkstoffzustand, d), e) und f): HR/316L-Werkstoffvariante. b) und e): Uber-
sicht, c) und f): hohere VergroRerung zeigt Detail von weiRen Rechtecken in b) und e). Die Koordinaten
wurden im Abschnitt 4.1 erklart. Reproduziert aus Avila Calderdn et al. [102], lizensiert nach CC BY 4.0,
Copyright Elsevier (2022).
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Weitere mikrostrukturelle Merkmale der As-Built und HT450-Zustdnde werden anhand REM und
REM-EBSD-Ergebnisse in Abbildung 5-3 gezeigt. In Abbildung 5-3a wird die korrelierte Missorientie-
rungsverteilung als Missorientierungswinkel (x-Achse) gegentiber der relativen Frequenz als Bruchteil
(y-Achse) dargestellt. Das Maximum, mit etwa 30 % Haufigkeit, befindet sich in der Klasse 2° bis 3°.
Ein zweites lokales Maximum, mit etwa 1,5 % Haufigkeit (schwarzer Pfeil), befindet sich um 45° MO.
Bei allen PBF-LB/M/316L-Zustanden liegen etwa 50 % der Missorientierungswinkel (MO) unter 15°,
wie aus den Werten der kumulierten Haufigkeit (cum. f) zu entnehmen ist. Auf Basis des Ergebnisses
in Abbildung 5-3a wurde 15° als untere Grenze gesetzt, um die KorngroRenverteilung (Abbildung 5-3b)
zu beschreiben. Das bedeutet, dass Kérner mit MO < 15° davon ausgeschlossen wurden. Offenbar be-
trifft es am ehesten die Subkérner, die mittels LAGBs getrennt sind und z. B. mittels STEM (Abbildung

5-2) beobachtet wurden.
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Abbildung 5-3. Weitere m||<rostrul<turelle Merkmale der HR/316L Vanante und der As-Built und
HT450-Zustande. a) Missorientierungsverteilungen (REM-EBSD), b) KorngroRenverteilungen
(REM-EBSD), c) Polfiguren zur Darstellung der Textur (REM-EBSD), d) IPF-Karten (drei ersten Abbil-
dungen) und Missorientierungskarte (ganz rechts, REM-EBSD), e) kleinste beobachtete Hohlrdume

(gelbe Pfeile, REM-RE).
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In der Literatur werden Missaorientierungswinkel haufig fur die Klassifizierung zwischen Groftwin-
kel- und Kleinwinkelkorngrenzen verwendet (engl. High Angle- and Low Angle- Grain Boundary bzw.
HAGB/LAGB) und die durchschnittliche KorngréRe wird normalerweise auf der Grundlage der durch die
HAGBs geteilten Korner angegeben [65]. Vor diesem Hintergrund wird in dieser Arbeit die KorngroRe
fur durch HAGBs getrennte Kérner (MO > 15°) vorgenommen. Dadurch wird eher die Kornmorphologie
beschrieben, die mit Lichtmikroskopie (Abbildung 5-1) zu erkennen ist, und die Ergebnisse sind sowohl
direkt mit den Daten von Charmi et al. [190] als auch qualitativ mit den vorhandenen Literaturdaten
vergleichbar. Die Auswahl von 15°als HAGB/LAGB Crenze impliziert auch, dass Missorientierungen un-
ter15° LAGBs entsprechen. Als unterer Grenzwert fir die Missorientierung der LAGBs wurde 2° wegen
der bisher berichteten maximalen Missorientierung innerhalb der Zellen von 1,5° [56] gewdhit.

In Abbildung 5-3b wird die Korngrélenverteilung dargestellt. Die mittlere Korngrolle betrdgt fir den
HT450-Zustand 73,7 + 33,1 pym und fir den As-Built-Zustand 76,3 + 36,8 pm und unterscheiden sich
damit nicht signifikant.

In Abbildung 5-3cist die Textur anhand von Polfiguren dargestellt. Charakteristisch fur die As-Built und
HT450-Zustande (Abbildung 5-3c¢, Mitte und rechts) sind eine {110}-Texturkomponente in der Aufbau-
richtung (z-Achse) sowie {100}-Texturkomponenten in den Richtungen der Scanvektoren (x- und y-
Achsen). AufRerdem sind <001> Qrientierungen Uberwiegend in den Zonen zwischen den kolumnaren
Bereichen, im Folgenden interkolumnare Bereiche (IR, engl. Intercolumnar Region) genannt, zu finden.
Dieses Ergebnis ist vergleichbar und in Ubereinstimmung mit den Ergebnissen von Sprengel et al. und
Charmi et al. von derselben Werkstoffvariante [115, 190].

Abbildung 5-3d zeigt beispielhaft anhand einer Messung an dem HT450-Zustand IPF-Karten mit MO-
Grenzwert fir HAGBs = 15° (IPF, engl. Inverse Pole Figure) in x (IPFX), y (IPFY) und z (IPFZ) Richtung
(linke Seite; erste drei Abbildungen) sowie eine Missorientierungskarte (rechte Seite, schwarz und
blau). Die dargestellten Orientierungen in den drei IPF-Karten entsprechen erwartungsgemaR der an-
hand der Polfiguren (Abbildung 5-3c, Mitte und rechts) dargestellten Textur. Besonders in der IPFZ-
Karte fallt es durch das vorherrschende Auftreten von <110> Orientierungen (griin) auf. Dariiber hinaus
kann man anhand der Missorientierungskarte erkennen, dass die interkolumnaren Bereiche (IR, engl.
Intercolumnar Region) eine hohere Konzentration von Missorientierungswerten zwischen 2° und 15°
(blau in der MO-Karte ganz rechts) aufweisen, was in der Literatur zu diesem Werkstoff bereits berich-
tet wurde [86]. In den interkolumnaren Bereichen verlaufen die Korngrenzen tendenziell parallel zur
Aufbaurichtung (z-Achse). In den kolumnaren Bereichen selbst verlaufen sie eher senkrecht oder 45°
dazu. Langliche Kérner bzw. Regionen von Kérnern befinden sich dementsprechend vor allem in den
interkolumnaren Bereichen. Das Aussehen der Korner ist aber durch den Grenzwert von 15° bedingt und
kann eventuell auch durch die zweidimensionale Natur des Schliffbildes bedingt sein. Die interkolum-
naren Bereiche befinden sich in der Mitte der Schmelzbadgrenzen (MPB, engl. Melt Pool Boundary), wie
in der IPFX-Karte schematisch anhand von schwarzen gestrichelten Linien dargestellt ist. Die Orientie-
rung der Korngrenzen zur Aufbaurichtung in diesen Bereichen ergibt sich durch das epitaktische Korn-
wachstum (siehe Abschnitt 2.2).

Abbildung 5-3e zeigt REM-Aufnahmen von den As-Built und HT450-Zustdnden. In allen drei Bildern
lassen sich Subkorngrenzen erkennen (siehe schwarze Pfeile), welche auch mit STEM festgestellt wur-
den (Abbildung 5-2bund c). AuRerdem hebt Abbildung 5-3e ein Merkmal hervor, dass bei diesen beiden
Werkstoffzustanden vor der Belastung festgestellt wurde: an den Korngrenzen, insbesondere an den
HAGBs, wurden am REM in metallographischen Schliffen beim polierten Zustand sehr kleine Hohl-
raume mit GroRen bis in den Submikrometerbereich (siehe gelbe Pfeile) beobachtet, d.h., unterhalb der
Auflosungsgrenze der durchgefiihrten XCT-Scans. Diese Hohlrdume wurden an Korngrenzen an meh-
reren Stellen festgestellt, erscheinen offenbar unabhangig z. B. von der Lage der Korngrenze in Bezug
auf die Aufbaurichtung und scheinen nicht regelmalig im Volumen verteilt zu sein. Auflerdem treten
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siein der Regel nicht einzeln auf, sondern, wie in Abbildung 5-3e zu sehen ist, neben oder in Verbindung
mit anderen Hohlrdumen, so dass sie einen ldnglichen Hohlraum entlang der betroffenen Korngrenze
bilden. Proben der betroffenen Zustande wurden mehrmals erneut metallographisch prapariert und
zwischenuntersucht. Bei jeder Zwischenuntersuchung waren diese Hohlrdume in unterschiedlichem
Male erkennbar. Bei manchen Zwischenuntersuchungen waren sie kaum zu beobachten. Dariiber hin-
aus konnte anhand von vereinzelten REM-EDX-Messungen im Bereich der Hohlrdume ein Cr-Signal
festgestellt werden, was die Existenz von Ausscheidungen an den Korngrenzen als mdgliche Ursache
des Auftretens der Hohlraume am REM-Bild nicht ausschlieRen lasst. Diese Merkmale (Hohl-
raume/Ausscheidungen) wurden auch mit XCT bei einer VoxelgroRe von (0,438 pum)*an einem kleinen
vertikal ausgerichteten Stift mit 0,5 mm Durchmesser festgestellt, der aus dem oberen Abschnitt einer
Wand entnommen wurde [219]. Dabei wurden nur wenige dieser Merkmale entdeckt, und der kleinste
hatte einen Durchmesser von 2,7 um. Die Detektion dieser Hohlrdume im REM und mit XCT sowie die
Ergebnisse ausgewdhlter EDX-Messungen deuten darauf hin, dass sie eher keine Prdparationsarte-
fakte sind und tatsachlich sowohl im As-Built als auch im HT450-Zustand vorhanden sind. Eine end-
gliltice Aussage verlangt weitere gezielte Untersuchungen. Diese Hohlrdume kénnen entweder
Gasporen sein, oder nach dem Abldsen von Partikeln entstanden sein. Wenn sie Gasporen sind, wird
davon ausgegangen, dass sie kaum einen Einfluss auf den bereits angegebenen Wert der Porositat
(deutlich unter 0,01 %) haben, welcher bei einer VoxelgrolRe von (10 pm)? gemessen wurde.

Insgesamt weist die PBF-LB/M/316L-Variante eine hierarchisch organisierte Mikrostruktur auf, die aus
den in Abbildung 5-1 und Abbildung 5-3d dargestellten Kérnern und den Subkérnern, Poren, sowie aus
der gerichteten Zellstruktur mit lokalen Segregationen von Cr und Mo an den Zellwdnden und ausge-
schiedenen Partikeln besteht. Dieses Ergebnis stimmt mit den aktuellen Literaturerkenntnissen tber-
ein (siehe Abschnitt 2.2). Der Anteil der Missorientierungswerte unter 15° liegt bei etwa 50 %. Die mitt-
lere KorngroRe (MO > 15°; Flache > 1186 pm?) betragt etwa 75 pm.

Die HT450-Warmebehandlung (450°C / 4 h) hat auf allen Langenskalen der Mikrostruktur des As-
Built-Zustands keine wesentlichen Anderungen verursacht. Die gerichtete Zellstruktur ist stabil ge-
blieben. Der Abbau der Volumen-Eigenspannungen (As-Built vs. HT450-warmebehandelte Rohlinge)
war gering (kleiner als 5 %), wie es von Sprengel et al. in [115] beschrieben wird. Die Probenfertigung
hat einen stdrkeren Eigenspannungsabbau als die Warmebehandlung bewirkt: die Eigenspannungen in
den Priifkorpern liegen 10-20 % unter denen derjenigen in den rechteckigen Rohlingen.

Die  Oberflacheneigenspannungen, welche bei funf HR/316L-LCF-Proben und einer
PBF-LB/M/316L/HT450-LCF, einer -Zug und einer Kriechprobe bestimmt wurden, betragen in Langs-
richtung zwischen ca. -440 MPa und ca. -200 MPa (durchschnittlich etwa -300 MPa). Nach der Politur
wurden sie jeweils an einer LCF-Probe bestimmt und lagen bei der HR/316L-Variante durchschnittlich
bei etwa -400 MPa. Bei dem HT450-Zustand waren sie sehr niedrig (etwa -20 MPa). Die Ergebnisse
hatten generell eine grofle Streuung und grole Fehlerbalken.

51.2 Warmgewalzte Werkstoffvariante (HR/316L)

Abbildung 5-1c und d zeigt reprdsentative lichtmikroskopische Aufnahmen der HR/316L-Variante. Die
Geftigemorphologie ist gleichachsig und es sind Zwillinge vorhanden, die einen erheblichen Anteil der
Kérner ausmachen. Auf beiden Schliffbildern ist Delta-Ferrit zu erkennen. Er tritt in verschiedenen Gro-
Ren auf und hat meist eine langliche Morphologie, die je nach Analyseebene auch kreisférmig oder oval
erscheinen kann. Die Phasenanteile wurden aus zwei EBSD-Scans bestimmt. Der Anteil an Delta-Ferrit
betragt ca. 0,9 %. Der Rest des Gefliges ist vollstandig austenitisch. Diese Variante von 316L eignet
sich gut als Referenz, da sie ein idealisiertes feines vollstandig rekristallisiertes gleichachsiges Gefiige
darstellt, welches sich fiir zahlreiche Anwendungen eignet.
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5 Ergebnisse

Abbildung 5-2d bis f zeigt reprasentative BF-STEM-Bilder der Ausgangsmikrostruktur der HR/316L-
Variante. Darin zeigt Abbildung 5-2d die Koordinatensysteme der Probe und des Kristalls fir die unter-
suchten Bereiche. Abbildung 5-2e zeigt eine Aufnahme mit geringer Vergrofierung. Dabei markiert das
weille Rechteck die in Abbildung 5-2f gezeigte, hoher vergréllerte Aufnahme. In Abbildung 5-2e und f
handelt es sich bei dem rundlichen, dunkleren Bereich um Delta-Ferrit. Dieser wurde am TEM durch
einen erhdhten Cr- und Mo-Gehalt mittels EDX sowie durch die Analyse des selektiven Elektronenbeu-
gungsmusters (SADP, engl. Selected Area Diffraction Pattern) an diesem und an mehreren dhnlichen
Partikeln identifiziert. Das eingefiigte SADP in Abbildung 5-2e wurde an dem rund erscheinenden Teil-
chen bei einer Probenkippung =~ 11° gegeniiber dem BF-STEM-Bild aufgenommen. Auller diesen Delta-
Ferritpartikeln stellen Zwillinge (in Abbildung 5-1c und d sichtbar) in diesem Material grofRe planare
Defekte dar, an denen Versetzungen interagieren. Die Zwillinge weisen gezackte Grenzflachen auf. Die
Versetzungsdichte ist insgesamt mindestens eine Grolienordnung niedriger als bei dem HT450-Zu-
stand der PBF-LB/M/316L-Variante (Abbildung 5-2a bis ) und die Versetzungen haben groRere mitt-
lere freie Weglangen zwischen Grenzflachenhindernissen, z. B. Delta/Gamma-Grenzflachen oder Zwil-
lings- und Grollwinkelkorngrenzen. Auflerdem ist eine allgemeine Beobachtung in der HR/316L-Vari-
ante, dass die Versetzungsdichte zwar insgesamt niedrig ist, aber in Richtung dieser planaren Defekte
zunimmt, z. B. in der Nahe des Delta-Ferritpartikels in Abbildung 5-2e. In Abbildung 5-2e ist aulRerdem
deutlich, dass die wenigen vorhandenen Versetzungen in Reihen entlang einiger weniger Gleitebenen
lokalisiert sind (siehe schematische Gitterebenen und -richtungen in Abbildung 5-2d). Dariiber hinaus
zeigt ein genauerer Blick in den mit einem weilten Rechteck markierten Bereich in Abbildung 5-2e, dass
mehrere dieser Versetzungen in Partialversetzungen aufgespalten sind, was durch die dunkleren Kon-
traste zwischen Versetzungspaaren zu erkennen ist, die auf schragen Gleitebenen liegen (siehe
schwarze Pfeile in Abbildung 5-2f).

In Abbildung 5-3 werden weitere mikrostrukturelle Merkmale der HR/316L-Variante gezeigt. Um die
Vergleichbarkeit mit den Ergebnissen der PBF-LB/M/316L-Variante zu sichern, wurde 15° als untere
Grenze gesetzt, um die KorngroRenverteilung (Abbildung 5-3b) zu beschreiben. Dadurch wird in Abbil-
dung 5-3 die Kornmorphologie beschrieben, die mit Lichtmikroskopie (Abbildung 5-1c und d) zu erken-
nen ist.

In Abbildung 5-3a wird die Missorientierungsverteilung dargestellt (blaue Kurve). Im Gegensatz zu den
Ergebnissen der PBF-LB/M/316L-Variante ist der Anteil an MO < 15° mit 0,03 % in diesem Fall erheb-
lich kleiner. Ca. 50 % des Anteils an MO > 15° liegt tiber 50°. Das deutlich sichtbare Maximum mit etwa
35 % Hdufigkeit befindet sich in der Klasse 59° bis 60° und gehort den Missorientierungen der Zwil-
lingsgrenzen, die durch 60°-Drehungen um <111> dargestellt werden kénnen [220], und oft als 33 Gren-
zen bezeichnet werden. Ein zweites Maximum liegt zwischen 38° und 40° und gehort offenbar den
GroRwinkelkorngrenzen. Der 3-Wert wird oft in Verbindung mit dem CSL-Modell verwendet (engl. Con-
cidence Site Lattice), welches besagt, dass es bei bestimmten Orientierungen zwischen zwei sich durch-
dringenden Gittern eine Anzahl von Positionen gibt, an denen die Atome zusammenfallen. Die Zahl
neben ) steht fiir den Kehrwert der Dichte der Atome an koinzidenten Stellen: bei einer »3-Grenze
befinden sich 1/3 der Atome an koinzidenten Stellen [221].

In Abbildung 5-3b wird die KorngréRenverteilung dargestellt (blau). Diese unterscheidet sich erheblich
von der der PBF-LB/M/316L-Variante (grau und schwarz). Die Mehrheit der Kérner haben KorngroRen
kleiner als 50 um. Die mittlere Korngrofie wurde sowohl mittels EBSD als auch nach dem planimetri-
schen Verfahren gemaR ASTM E112-13 [208] bestimmt und beide Methoden haben vergleichbare Er-
gebnisse geliefert. Die KorngroRe entspricht einer KorngréRenzahl G von 7,0 nach IS0 643 [222], was
einem mittleren Durchmesser von ca. 30 pm darstellt.

In Abbildung 5-3c ist die Textur anhand von Polfiguren dargestellt. Insgesamt ist die Textur der
HR/316L-Variante weniger stark ausgeprdgt als die der PBF-LB/M/316L-Variante und die HR/316L-
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Variante weist eine Walztextur auf. Diese besteht aus {100} und, etwas starker ausgepragt, [111}-Tex-
turkomponenten in Walzrichtung (z). AuRerdem bestehen {110} und {111}-Texturkomponenten in ande-
ren Richtungen auf der Ebene senkrecht zu TD (x). Dieses Ergebnis dhnelt Texturergebnissen von kalt-
gewalztem 316L von Mokhtari et al. [223].

5.1.3 Effekt der Warmebehandlung bei 300 °C/1h

Im Folgenden werden, anhand von Abbildung 5-4 bis Abbildung 5-6 die mikrostrukturellen Merkmale
des HTS00-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante bzw. die Entwicklung der Mikrostruktur des
HT450-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante nach der Warmebehandlung bei 900 °C / 1h (HTS00-
Warmebehandlung) dargestellt.

Abbildung 5-4a zeigt eine lichtmikroskopische Aufnahme einer Ebene parallel zur Aufbaurichtung. Die
Kornmorphologie von Abbildung 5-1b bleibt erhalten. Die Korngrenzen sind mit schwarzen Pfeilen ge-
kennzeichnet. Die Schmelzbadgrenzen (MPB) sind zwar weiterhin erkennbar, aber weniger sichtbar als
bei dem HT450-Zustand. Es wird davon ausgegangen, dass die Wdrmebehandlung die Porositdt nicht
beeinflusst hat: sie liegt weiterhin deutlich unter 0,01 % und die Poren verteilen sich gleichmalig tber
das Volumen.
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Abbildung 5-4. Mikrostruktur des HT900-Zustands. a) Licht |I<r05|<op|sche Aufnahme parallel zur

Aufbaurichtung (z), b) IPF-Karten und c) Polfigur zur Darstellung der Textur (REM-EBSD), d) und e)
Missorientierungs- und KorngroRenverteilungen (REM-EBSD), f) REM-RE-Aufnahme und Elementkar-
ten (REM-EDX). GB: (GroRwinkel-)korngrenze, MPB: Schmelzbadgrenze.

Die Ergebnisse in Abbildung 5-4b bis e beruhen auf drei EBSD-Scans parallel zur Aufbaurichtung. Der
zugrundeliegende Missorientierungswinkel betrdgt 15°.

In Abbildung 5-4b sind IPF-Karten in x (IPFX), y (IPFY) und z (IPFZ) Richtung zu sehen. Es gibt keine
wesentliche Anderung der Kornmorphologie im Vergleich zum HT450-Zustand (siehe Abschnitt 5.1.1)
und die interkolumnaren Bereiche haben weiterhin eine héhere Konzentration von Missarientierungs-
werten zwischen 2° und 15°. Bei der Textur (Abbildung 5-4c) gibt es auch keine wesentliche Anderung
(siehe Abbildung 5-3c), was die Erkenntnisse von Sprengel et al. [115] an anderen Proben derselben
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5 Ergebnisse

Werkstoffvariante bestatigt. In Abbildung 5-4d wird die korrelierte Missaorientierungsverteilung darge-
stellt und dabei gibt es auch keine wesentliche Anderung. Die mittlere KorngréRe (Abbildung 5-4e)
betragt 74,3 + 32,8 pm, was auch keine signifikative Anderung nach der HT900-Wéarmebehandlung im
Vergleich zum HT450-Zustand (KorngroRe = 73,7 + 33,1 pm) darstellt.

Abbildung 5-4f zeigt beispielhaft eine REM-Abbildung und eine dazu gehérende REM-EDX-Messung.
Nach der HT900-Wdrmebehandlung wurden die bei dem HT450-Zustand beobachteten sehr kleinen
Hohlrdaume an den Korngrenzen nicht gefunden. Darlber hinaus sind vereinzelt an den Korngrenzen,
und unabhdngig von deren Orientierung in Bezug auf die Aufbaurichtung, Cr-, Mo-reiche Ausscheidun-
gen mit GroRen bis in den Submikrometerbereich vorhanden. Schlielilich sind im dem RE-Bild Subkorn-
grenzen sichtbar (schwarze Pfeile), welche auch im STEM in Abbildung 5-6 zu sehen sind.

Abbildung 5-5 zeigt reprasentative REM-RE-Aufnahmen von den drei untersuchten PBF-LB/M/316L-
Werkstoffzustanden im geatzten Probenzustand. Der Z-Kontrast und der lokal unterschiedlich starke
Atzungseffekt ermoglichen es, die von der gerichteten Zellstruktur charakteristischen Mikrosegrega-
tionen an Cr und Mo zu erkennen, welche mit den Zellwdnden hoher Versetzungsdichte tibereinstim-
men [62]. Also bestatigen Abbildung 5-5a und b das Vorhandensein der Mikrosegregationen an den
Zellwanden der Zellstruktur, auf die bereits anhand von den STEM-Ergebnissen im Abschnitt 5.1.1 hin-
gewiesen wurde. Nach der HT300-Warmebehandlung (Abbildung 5-5c) ist die Zellstruktur bzw. sind
die entsprechenden Mikrosegregationen nicht mehr zu sehen. Die Schmelzbadgrenzen sind weiterhin
erkennbar, dennoch sind sie breiter und weniger sichtbar.

AbildungS. Effekt erWrmebeIug af die gerlcete ZIstruktur der re untersuchten PBF-
LB/M/316L-Werkstoffzustande anhand von REM-RE-Aufnahmen im geatzten Zustand. a) As-Built-,
b) HT450-, c) HT900-Zustand. MPB: Schmelzbadgrenze.

Abbildung 5-6 zeigt weitere BF-STEM-Aufnahmen der Mikrostruktur des HT450-Zustands (Abbildung
5-6a bis c) sowie Aufnahmen des HT900-Zustands (Abbildung 5-6d bis i). Die Koordinatensysteme der
Probe und des Kristalls fiir die untersuchten Bereiche werden fiir jede Spalte jeweils oben dargestellt.
Die in Abbildung 5-6b und c dargestellten Aufnahmen, mit ZA [011], dienen sowohl zur Ergénzung von
Abbildung 2a bis ¢, welche ZA [001] darstellen, als auch als weitere Grundlage fiir die Untersuchung des
Effekts der HTS00-Warmebehandlung. Die Bildebene liegt dabei parallel zur Langsachse der gerichte-
ten Zellen. Dadurch werden die Wdnde der gerichteten Versetzungszellen deutlicher sichtbar. In Abbil-
dung 5-6e und f werden Aufnahmen mit ZA [001] und Schnittflache parallel zur Langsachse der ge-
richteten Zellen gezeigt. SchlieRlich werden in Abbildung 5-6h und i Aufnahmen mit ZA [011] und
Schnittflache diagonal zur Ldngsachse der gerichteten Zellen gezeigt.
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Abbildung 5-6. BF-STEM-Aufnahmen des a) bis ¢) HT450-Zustands, als Erganzung zur Abbildung 5-2,
und d) bis i) des HT900-Zustands. CW: Zellwand, SGB: Subkarngrenze, schwarze Pfeile zeigen (exemp-
larisch) Partikel und blaue Pfeile Versetzungsnetzwerke.

In Abbildung 5-6b und ¢ (HT450-Zustand) sind manche der in Bezug auf Abbildung 5-2b und c beschrie-
benen Merkmale des HT450-Zustands in diesem Malistab wiedererkennbar: die Subkorngrenzen sind
weiterhin als eher schmal und klar definierte Grenzen (SGB, schwarze Pfeile) und einzelne Subkdrner
sind durch Helligkeitsunterschiede zu erkennen. Im rechten Teil der Abbildung 5-6h und i sind Subkorn-
grenzen als regulare Anordnungen Versetzungen gleicher Art zu erkennen. Die Zellwande (CW,
schwarze Pfeile), als langliche dunkle Merkmale sichtbar, enthalten Versetzungsknauel (engl. Disloca-
tion Tangles) und sind dicker und diffuser als die Subkorngrenzen. Die Zellwanddicke liegt weiterhin
unter 200 nm, Versetzungen sind weiterhin auch im Zellinneren zu finden und die Si- und Mn-reichen
Partikel sind auch weiterhin zu sehen (Abbildung 5-6b, schwarze Pfeile ohne Text, exemplarisch).

Bei dem HT900-Zustand (Abbildung 5-6d bis i) bestehen Anderungen. Da ist die Versetzungsdichte
insgesamt, qualitativ betrachtet, héher als bei der HR/316L-Variante (Abbildung 5-2e und f) und nied-
riger als bei dem HT450-Zustand (Abbildung 5-2b und c und Abbildung 5-6a bis c). AuRerdem ist die
gerichtete Zellstruktur insgesamt weniger deutlich erkennbar als bei dem HT450-Zustand. Die Zell-
wdnde, wenn erkennbar, sind insgesamt weniger ausgepragt, schmaler, weniger diffus und weniger
kontinuierlich. Diese bestehen offenbar nicht mehr aus Versetzungskndulen, sondern aus eher irregu-
ldren Versetzungsnetzwerken. Weitere Versetzungsnetzwerke sind auch an Stellen zu finden, die nicht
unbedingt dem Verlauf ehemaliger Zellwande folgen, und welche offenbar aus der Wechselwirkung
zwischen Versetzungen aus sowohl ehemaligen Zellwanden als auch dem Zellinneren stammen (siehe
exemplarisch blauer Pfeil). Dies deutet darauf hin, dass die Warmebehandlung bei 300°C zu Erholungs-
vorgangen hinsichtlich der Versetzungsstrukturen gefiihrt hat. Dariiber hinaus sind, in Ubereinstim-
mung mit den Ergebnissen in Abbildung 5-5, die Mikrosegregationen an den Zellwanden anhand von
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den entsprechenden HAAD-Aufnahmen (Ergebnisse nicht gezeigt) nicht mehr festzustellen. Dieses Er-
gebnis bestdtigt die Erkenntnisse in Abbildung 5-5 und damit auch denen von Sprengel et al. an ande-
ren Proben derselben Werkstoffvariante [115]. Partikel (schwarze Pfeile, ohne Text, exemplarisch), wei-
terhin an Si- und Mn- angereichert, wie mit punktuellen EDX-Messungen bestdtigt, sind offenbar 6fter
und weiterhin sowohlim Zellinneren als auch an Zellwanden zu finden. Diese sind sowohl als eher helle
als auch als eher dunkle Partikel zu sehen. Eine Wechselwirkung der Versetzungen mit den Partikeln
ist an mehreren Stellen festzustellen.

Schliefdlich wurde der Abbau der Eigenspannungen nach der HT900-Warmebehandlung in der Arbeit
von Sprengel et al. [115] fiir andere Rohlinge desselben Werkstoffzustands berichtet und war von 86 %
in der Aufbaurichtung.

5.2 Harte

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse der durchgefiihrten Hartemessungen dargestellt (Abbil-
dung 5-7 und Abbildung 5-8). Die in Abbildung 5-7a, b und c als Konturdiagramme dargestellten Ergeb-
nisse hatten das Ziel, eine geeignete GroRe fir die weiteren Eindrucksmatrizen bei anderen Reststii-
cken zu wahlen (Ergebnisse in Abbildung 5-8a) und wurden anhand von Messungen auf drei benach-
barten Ebenen eines oberen Reststiicks erstellt. Die Lage der einzelnen Harteeindriicke ist in Abbildung
5-7 als schwarze Punkte markiert. Jedem Hdartewert wird ein Grauwert anhand der in Abbildung 5-7b
angezeigten Legende zugeordnet. Der Abstand zwischen den Indentierungen betrdgt 1,2 mm. Die mi-
nimalen und maximalen Messwerte in allen drei Oberfldachen betragen 183 HV1und 247 HV1. Die Flache
ist anhand einer linearen Interpolation mit weiteren Grauwerten gefllt. Zusatzlich wurde zwecks einer
tbersichtlicheren Darstellung der Messergebnisse eine Glattung nach dem Thin-Plate-Spline Algorith-
mus mit den Standardparametern von OriginLab angewendet [224].

Die jeweils (iber den Konturdiagrammen angegebenen Hdrtewerte stellen die Mittelwerte aller Mess-
punkte der jeweiligen untersuchten Ebene dar. Die erweiterte Messunsicherheit, Uy, ist in jedem Fall
angegeben. Der Gesamtmittelwert aus allen Messungen an den drei Ebenen betragt 213 + 9 HV1 (an-
gegeben ist hier ebenfalls Uy,). In Abbildung 5-7a wurde der Messwert bei der Koordinate (0,0) wegen
einer schlechten Qualitdt des Hdrteeindruckes nicht beriicksichtigt. Insgesamt scheint die Verteilung
der Hdrte auf den Konturdiagrammen in Abbildung 5-7a, b und c zufdllig verteilt zu sein: es ist keine
unmittelbare Korrelation zwischen Position innerhalb des Reststiickes und einzelnen Hartewerten zu
erkennen. Der Gesamtmittelwert der Eindrucksdiagonale betragt 93,7 um und ist somit gréRRer als die
Karngrolie von etwa 75 pm. Dadurch ist sichergestellt, dass etwaige Streuung oder GrolReneffekte, die
durch die hierarchische Natur der Mikrostruktur verursacht werden kénnten (siehe Abschnitt 2.3.1), mi-
nimiert werden.
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Abbildung 5-7. Ergebnisse der Untersuchung an den drei benachbarten Ebenen des HT450-Zustands
der PBF-LB/M/316L-Variante. a) und b) parallel zur Aufbaurichtung, c) senkrecht dazu. Bei allen Dia-
grammen ist die Aufbaurichtung entlang z (in c) senkrecht zum Bildschirm). Die Mittelwerte inkl. er-
weiterte Messunsicherheit, Uy, sind jeweils angegeben.

Anhand der Ergebnisse in Abbildung 5-7 wurde eine Eindrucksmatrix von 6 x 6 Harteeindriicken als Ba-
sis fir die in Abbildung 5-8 gezeigten Ergebnisse ausgewahlt. Die Eindrucksmatrix deckt eine Flache
von etwa 6 mm x 6 mm ab und liegt in der Mitte der Oberflache senkrecht zur Aufbaurichtung. Diese
Sub-Matrix weist einen Mittelwert von 210 + 9 HV1 auf (siehe Abbildung 5-7c). Die GréRe 6 x 6 ist re-
prasentativ, denn ihre Flache und Lage stimmen mit der Querschnittsflache und Lage der Zugproben
(Durchmesser 6 mm) tiberein und der Mittelwert (210 + 9 HV1, Uy,) ahnelt dem Gesamtmittelwert aller
drei Ebenen (213 £ 9 HV1, Uy).

Abbildung 5-8 zeigt Ergebnisse der Variation der Harte zwischen unterschiedlichen Baujobs und unter-
schiedlichen Positionen innerhalb dieser Baujobs (siehe Abbildung 4-1) fiir den HT450-Zustand der
PBF-LB/M/316L-Variante (Abbildung 5-8a) sowie der Harteunterschiede zwischen den untersuchten
Werkstoffzustanden (Abbildung 5-8b). Die Ergebnisse der PBF-LB/M/316L-Variante in Abbildung
5-8a und b stellen Hdrtewerten dar, die aus den 6 x 6 Eindrucksmatrizen bestimmt wurden, welche
mittig auf der Oberflache senkrecht zur Aufbaurichtung einiger unterer Reststiicke lagen. Bis auf die
Reststiicke 4/5u und 3/4u (Baujob/Position, siehe Abbildung 4-1), welche etwa 10 mm hoch waren,
waren alle Reststiicke etwa 20 mm hoch. Bei der HR/316L-Variante (Abbildung 5-8b) entspricht der
angegebene Wert dem Mittelwert der Messungen an einem Block, die aus sechs linienférmigen
Harte-Priifserien bestand. Die Fehlerbalken entsprechen der Messunsicherheit, Uy,.
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Abbildung 5-8. a) Harte des HT450-Zustands, ,0" und ,u” stehen fiir obere und untere Reststiicke, b)
Vergleich der Harte aller untersuchten Werkstoffzustande.

In Abbildung 5-8a zeigt die x-Achse die Ursprungslage der jeweils untersuchten Rohlinge. Ganz links
im Diagramm (30) ist der Hartewert der 6 x 6 Matrix aus Abbildung 5-7c dargestellt. Alle Werte befin-
den sich innerhalb der Balken der Messunsicherheit, was darauf hindeutet, dass (i) es keine signifikan-
ten Unterschiede in der Harte zwischen den Baujobs und den Positionen innerhalb dieser Baujobs und
(i) es keine Abhangigkeit der Harte von der Hohe der Rohlinge gibt. Letztes macht sich vor allem bei
dem Hdrtewert des oberen Reststiicks 1/30 bemerkbar, der bei einer solchen Abhdngigkeit niedriger als
alle anderen Hartewerten liegen wiirde (Anlasseffekt). Die Durchfiihrung von Messreihen tber die ge-
samte Hohe eines Rohlings war im Rahmen des Projekts nicht méglich. Diese Ergebnisse der Héhen-
abhdngigkeit stimmen trotzdem mit Ergebnissen von Mohret al. fiir denselben Werkstoffzustand
{iberein [225].

In Abbildung 5-8b wird die Harte des HT450-Zustands mit der der As-Built und HT900-Zustande und
der HR/316L-Variante in Vergleich gesetzt. Die Hdrtewerte bei den As-Built- und HTS00-Zustanden
entsprechen dem Mittelwert einer Messung von 6 x 6 Hdrteeindricken an 20 mm hohen unteren Rest-
stiicken. Bei dem Hdrtewert des HT450-Zustands handelt es sich um den Mittelwert aller in Abbildung
5-8a dargestellten Messungen bis auf die Messungen an den etwas halb so kurzen unteren Reststii-
cken 4/5u und 3/4u. Der Hartewert bei der HR/316L-Variante (216 + 10 HV1) entspricht dem Mittelwert
der Messung an einem Block, die aus sechs linienférmigen Harte-Prifserien bestand. Diese Priifserien
bestanden jeweils aus 83 Indentierungen. Der Abstand zwischen den Indentierungen betrug 1,2 mm
und zwischen den Prifserien 1,0 mm bis 1,2 mm. Der Unterschied zwischen den Hartewerten der As-
Built- (202 + 9 HV1) und HT450- (205 + 9 HV1) Werkstoffzustanden ist offenbar vernachlassigbar. Die
HR/316L-Variante scheint eine etwas hthere Harte (216 + 10 HV1) und der HTS00-Zustand eine etwas
geringere Harte (190 + 9 HV1) zu haben.

5.3 Zugversuchskennwerte

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse des Verhaltens bei Zugbelastung dargestellt. In den Ab-
schnitten 5.3.1und 5.3.2 werden die Ergebnisse beziiglich der HT450- und As-Built-Zustdnde sowie der
HR/316L-Variante dargestellt. AnschlieRend wird im Abschnitt 5.3.3 auf den Effekt der HT900-War-
mebehandlung eingegangen. Gezeigt werden das Spannungs-Dehnungs-Verhalten (S-D-Verhalten)
anhand der Spannungs-Dehnungs-Kurven (S-D-Kurven) und die Temperaturabhangigkeit der Festig-
keits- und Duktilitatskennwerte. Ein Vergleich des S-D-Verhaltens zwischen Proben mit Standard- und
miniaturisierter Geometrie anhand derer S-D-Kurven wird im Abschnitt 5.7.1 dargestellt. Die aus den
Zugversuchen ermittelten Kennwerte sind in Tabelle D1 und Tabelle D2 im Anhang D zu finden.
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5.31 Spannungs-Dehnungs-Kurven bei Raum- und Hochtemperatur

Abbildung 5-9a zeigt reprdsentative S-D-Kurven des HT450-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante
und der HR/316L-Variante bei Raumtemperatur (RT), 400 °C, 600 °C, und 650 °C sowie des As-Built-
Zustands bei RT (As-Built in grau, HT450 in schwarz, HR/316L in hellblau). Die Kurven entsprechen
Versuchen, welche mit MTS-Dehnungsaufnehmer durchgefiihrt wurden (siehe 4.2.1). Die Kennwerte
sind in Tabelle D1im Anhang D zu finden.
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Abbildung 5-9. a) Spannungs-Dehnungs-Kurven der As-Built und HT450-Zustande, sowie der
HR/316L-Variante bei Raum- und Hochtemperatur. Die Kurven sind bis zur Abnahme des Dehnungs-
aufnehmers dargestellt. Ausschliel3lich die bei 650 °C getestete HT450-Zugprobe ist vor Abnahme des
Dehnungsaufnehmers gebrochen, b) Verfestigungsquotienten. In b) verbinden die durchzogenen Linien
die Mittelwerte der Verfestisungsquotienten bei jeder Priiftemperatur.

Die Ergebnisse der Versuche mit dem HBM-Dehnungsaufnehmer in Tabelle D1im Anhang D offenbaren
die Abhdngigkeit der Bruchdehnung, A, von der Dehnrate. Denn kleinere A-Werte sind bei den Versu-
chen mit HBM-Dehnungsaufnehmer festzustellen, bei denen die Dehnrate nach Abnahme des Deh-
nungsaufnehmers eine Grofienordnung groflier als bei den Versuchen mit MTS-Extensometer war. Au-
Rerdem zeigen diese zusdtzlichen Versuche, dass die Festigkeitskennwerte stdrker bei der HR/316L-
als bei der PBF-LB/M/316L-Werkstoffvariante streuen. Auf die Ergebnisse beziiglich der Steigung der
Spannungs-Dehnungs-Kurven im elastischen Bereich, mg, wird im Abschnitt 5.4 eingegangen.

Bei Raumtemperatur tberlagern sich die Kurven der As-Built und HT450-Zustande (Abbildung 5-9a).
Die Kurve der HR/316L-Variante befindet sich grotenteils unterhalb dieser Beiden. Die FlieRspannung
der HR/316L-Variante betragt etwa die Halfte der FlieRspannung der As-Built- und HT450-Zustande.
Bei 600 °C und 650 °C weisen sowohl die Spannungs-Dehnungs-Kurven der PBF-LB/M/316L-Variante
als auch die der HR/316L-Variante einen gezackten Verlauf auf, der durch ein wiederholtes und rasches
Absacken der Spannung gekennzeichnet ist. Wahrend der gezackte Verlauf bei 600 °C tber den ge-
samten plastischen Bereich festzustellen ist, ist er bei 650 °C eher schwach und nur in der Ndhe des
Bereichs des plastischen FlieRens sichtbar.

Dariiber hinaus ist auf den ersten Blick ein markanter Unterschied des Verfestigungsverhaltens zu er-
kennen. Die Werkstoffzustande der PBF-LB/M/316L-Variante (As-Built, HT450) verfestigen eher zu
Beginn der plastischen Verformung und aulterdem insgesamt weniger als die HR/316L-Variante. Diese
Tendenz ist sowohl bei Raumtemperatur als auch bei den héheren Priftemperaturen vorhanden. Um
dies zu verdeutlichen, sind die Verfestigungsquotienten (engl. Strain Hardening Ratio) in Abbildung
5-9b dargestellt, welche sich aus dem Quotienten der Zugfestigkeit und 0,2 % Dehngrenze bilden. Die-
ses unterschiedliche Verfestisungsverhalten kann auch anhand des unterschiedlichen Verlaufs der
Verfestigungsraten (engl. Work Hardening Rate) nach dem FlieRen, dR /de, festgestellt werden (nicht
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gezeigt), welcher bei allen Priiftemperaturen dem Trend der Literatur ahnelt (geringe variierende Ver-
festigungsrate nach dem FlieRen bei der PBF-LB/M/316L-Werkstoffvariante). Wahrend die Verfesti-
gungsquotienten der As-Built- und HT450-Zustdnde (ber den gesamten Temperaturbereich nahezu
konstant bei ca. 1,2 bleiben, variieren die der HR/316L-Variante zwischen ca. 2,4 und 3,4 mit einem
lokalen Maximum bei 400 °C.

5.3.2 Temperaturabhdngigkeit der Festigkeits- und Duktilitdtskennwerte

Abbildung 5-10a stellt die Temperaturabhdngigkeit der 0,2 % Dehngrenze, Ry, , und Zugfestig-
keit, R,,, (links) sowie der Bruchdehnung, A, und Brucheinschntrung, Z, (rechts) fur den HT450-Zu-
stand der PBF-LB/M/316L-Variante und die HR/316L-Variante dar. Die entsprechenden Kennwerte
sind in Tabelle D1im Anhang D zu finden.

In Abbildung 5-10a sind die aus jedem durchgefiihrten Versuch ermittelten Kennwerte dargestellt. Die
durchzogenen Linien verbinden die entsprechenden Mittelwerte bei jeder Priiftemperatur. Aus beiden
Diagrammen (Festigkeitskennwerte auf der linken und Verformungskennwerte auf der rechten Seite)
wird deutlich, dass die Streuung der Kennwerte, insbesondere bei den Festigkeitskennwerten, sehr ge-
ring ist. Die Ergebnisse von Dryepondt et al. und Byun et al. [32, 79] sind zum Vergleich dargestellt
(siehe Diskussion im Abschnitt 6.2.1). Abbildung 5-10b fasst die charakteristischen Kennwerte der As-
Built und HT450-Zustande sowie der HR/316L-Variante bei Raumtemperatur zusammen. Die Fehler-
balken bei R,,, A und Z stellen die berechnete Messunsicherheit, Uy, dar.

Die 0,2 % Dehngrenzen des HT450- sowie des As-Built-Zustands sind etwa doppelt so hoch wie dieje-
nigen der HR/316L-Variante (Abbildung 5-10a). R, und Ry, nehmen mit zunehmender Priiftempera-
tur ab. Die 0,2 % Dehngrenze des HT450-Zustands ist bei 650 °C immer noch héher als die der
HR/316L-Variante bei Raumtemperatur. Bei Priiftemperaturen grélRer als 400 °C werden die Unter-
schiede in den 0,2 % Dehngrenzen etwas geringer. Uber 600 °C sinkt die 0,2 % Dehngrenze des HT450-
Zustands stdrker als die der HR/316L-Variante.

Die Zugfestigkeit, Ry, ist im Gegensatz zur 0,2 % Dehngrenze bei allen Priftemperaturen nahezu
identisch fir die untersuchten Werkstoffvarianten und -zustdnde. Ab 600 °C nehmen alle Zugfestig-
keiten stdrker ab.

Die Bruchdehnung, A (Kreise), ist bei allen Priiftemperaturen bei der PBF-LB/M/316L- geringer als bei
der HR/316L-Variante (siehe Abbildung 5-10a, rechts). Bei Raumtemperatur (siehe Abbildung 5-10b)
betragt die maximale relative Differenz etwa 20 % (HT450 vs. HR). AuRerdem ist sie etwa 11 % (relative
Differenz) geringer nach der HT450-Warmebehandlung im Vergleich zum As-Built-Zustand (siehe Ab-
bildung 5-10b). Bei beiden Werkstoffvarianten besteht ein lokales Minimum sowohl bei A als auch bei
der Differenz dazwischen (PBF-LB vs. HR) bei 400 °C, welche hier etwa 10 % betrdgt. Ab 600 °C nimmt
A zunachst zu, um dann erneut mit zunehmender Temperatur abzufallen.
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Abbildung 5-10. Kennwerte aus Zugversuchen der As-Built- und HT450-Zustdnde sowie der HR/316L-
Variante. a) Temperaturabhangigkeit der 0,2 % Dehngrenze, Ry », und Zugfestigkeit, Ry, (links), und
der Bruchdehnung, A, und Brucheinschniirung, Z. (rechts); die Ergebnisse bei 600 °C und 650 °C sind
aus Avila Calderdn et al. [102] wiedergegeben, b) Kennwerte bei Raumtemperatur.

Die Brucheinschnirung, Z (x-Symbole), ist bei allen Priiftemperaturen, ahnlich wie die Bruchdeh-
nung, A, tendenziell geringer bei beiden PBF-LB/M/316L-Zustdnden als bei der HR/316-Variante. Eine
Ausnahme bildet der Fall bei 400 °C, bei dem sich die Z-Werte anzugleichen scheinen. Wdhrend bei der
HR/316L-Variante Z (hellblaue x-Symbole) mit zunehmender Priftemperatur eine dhnliche Tendenz
wie A (hellblaue Kreise) aufweist, ist Z bei dem HT450-Zustand (schwarze x-Symbole) bis 400 °C we-
niger temperaturabhangig als A (schwarze Kreise) und fallt dartiber kontinuierlich ab; ab 600 °C starker.
Bei Raumtemperatur (Abbildung 5-10b) sind die Z-Werte der As-Built und HT450-Zustande sehr dhn-
lich. Die HT450-Warmebehandlung hat eher keinen Einfluss auf diesen Kennwert des As-Built-Zu-
stands.
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5.3.3 Effekt der Warmebehandlung bei 300 °C/1h

Abbildung 5-11 veranschaulicht den Effekt der HT900-Warmebehandlung auf die Zugeigenschaften
des HT450-Zustands (orange Linien, Symbole und Balken). Daftir wurden die Diagramme von Abbil-
dung 5-9, und Abbildung 5-10b mit den Messergebnissen des HT900-Zustands ergdnzt. Die Fehlerbal-
ken bei R,,, A und Z stellen weiterhin die berechnete Messunsicherheit, Uy, dar. Die entsprechenden
Kennwerte sind in Tabelle D1im Anhang D zu finden.
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Abbildung 5-11. Effekt der HT900-Warmebehandlung auf die Zugeigenschaften. a) Spannungs-Deh-
nungs-Kurven, b) Verfestigungsquotienten, c) Festigkeits- und Verformungskennwerte bei Raumtem-
peratur, d) Vergleich zu Literaturwerten. Die Dauer der jeweiligen Warmebehandlung ist in der Legende
mit angegeben.

Die S-D-Kurve des HTS00-Zustands liegt zwischen den Kurven der HR/316L-Variante und den anderen
beiden PBF-LB/M/316L-Zustdnden. Nach der HT900-Wdrmebehandlung haben sich vor allem die
0.2 % Dehngrenze, Ry, und das Verfestigungsverhalten verandert (siehe Abbildung 5-11a und o).
Rp0.2 hatim Vergleich zu den As-Built- und HT450-Zustanden in Abbildung 5-11c um etwa 23 % (rela-
tive Differenz) abgenommen. R,, ist nach der HT900-Warmebehandlung auch geringer geworden
(siehe Abbildung 5-11a und Abbildung 5-11c). Die Reduzierung ist aber weniger stark ausgepragt als bei
Ry und betragt etwa 4 %. Die Anderung im Verfestigungsverhalten betrifft mehrere Kennwerte.
Hauptsachlich ist diese Anderung im Vergleich zum HT450-Zustand durch (i) ein um 20 % gréReren
Verfestigungsquotient, (i) eine Verfestigungsrate (engl. Work Hardening Rate) nach dem FlieRen,
dR/de, die sich insgesamt deutlich langsamer, aber noch schneller im Vergleich zum HR-Zustand, dem
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Wert Null anndhert und (iii) eine héhere gesamte Extensometer-Dehnung bei Hochstkraft, Ay, cha-
rakterisiert. dR/de und Ay, sind aus Abbildung 5-11a implizit nachzuvollziehen. Insgesamt dhnelt der
Kurvenverlauf des HT900-Zustands im Bereich der Verfestigung (Abbildung 5-11a) eher dem der
HR/316L- als dem der anderen PBF-LB/M/316L-Zustande und der Verfestigungsquotient (Abbildung
5-11b) folgt dem umgekehrten Trend.

Die Bruchdehnung, A4, scheint nach der HT900-Wdarmebehandlung wieder anzusteigen, nachdem sie
nach der HT450-Warmebehandlung gesunken war (Abbildung 5-11c). Sie ahnelt dem Wert des As-Built-
Zustands und bleibt niedriger als bei der HR/316L-Variante. Die Brucheinschnirung, Z, bleibt in etwa
gleich und ist weiterhin scheinbar unabhangig vom Warmebehandlungszustand und immer noch ge-
ringer als bei der HR/316L-Variante. Abbildung 5-11d stellt einen Vergleich zu aktuellen Literaturwerten
dar. Auf diese Abbildung wird wieder im Diskussionskapitel im Abschnitt 6.4 eingegangen.

5.4 Elastische Eigenschaften

Die Ergebnisse der mittels Resonanzmethode ermittelten Kennwerte, die das elastische Verhalten be-
schreiben, werden in Abbildung 5-12 und in Tabelle D3 im Anhang D dargestellt. Diese Kennwerte wur-
den ausschlieRlich an dem HT450-Zustand und an der HR/316L-Variante bestimmt. Abbildung 5-12a
stellt die Elastizitats-, E (Rechtecke), und Schubmoduli, G (Kreise), und Abbildung 5-12b, die daraus
berechneten Querkontraktionszahlen, v , dar. Der HT450-Zustand ist mit schwarzen und die HR/316L-
Variante mit hellblauen Symbolen dargestellt. Die Streuung der Messergebnisse zwischen einzelnen
Proben ist sehr gering. Daher liegen die Messergebnisse jeweils fast genau bereinander. Die Steigun-
gen der Spannungs-Dehnungs-Kurve im elastischen Bereich, mg, welche bei den Zugversuchen mit
HBM-Dehnugnsaufnehmer bei Raumtemperatur ermittelt wurden (siehe Tabelle D1im Anhang D), na-
hern sich erwartungsgemdl} dem Wert der mittels Resonanzmethode bestimmten Elastizitatsmodule.
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Abbildung 5-12. Temperaturabhadngigkeit der dynamischen Elastizitats- (E, Rechtecke) und Schubmo-
duli (G, Kreise) (a) sowie der Querkontraktionszahlen (b) fiir den HT450-Zustand (schwarz) und die
HR/316L-Variante (hellblau).

Der Elastizitdtsmodul wird jeweils in Breiten- und Dickenrichtung bestimmt. Dadurch Idsst sich fest-
stellen, ob sich das gepriifte Material bezliglich der elastischen Eigenschaften isotrop oder anisotrop
verhdlt. Da die Unterschiede zwischen den Biegeresonanzfrequenzen in Breitenrichtung, f¢(e), und Di-
ckenrichtung, f¢(f) sehrgering (< 1% relative Differenz) waren (nicht gezeigt), lasst sich ableiten, dass
die gepriiften Materialien sich isotrop beziiglich der elastischen Eigenschaften verhalten.

Der HT450-Zustand weist bei allen Temperaturen leicht niedrigere E-Modul-Werte (schwarze Recht-
ecke) als die HR/316L-Variante (hellblaue Rechtecke) auf. Der Unterschied zwischen den E-Modul-Wer-
ten ist bei allen Priftemperaturen dhnlich und liegt im Durschnitt bei etwa 4 %. Im Gegensatz zu den
E-Modul-Werten (Rechtecke) sind die Schubmodulwerte (Kreise) des HT450-Zustands leicht hoher als
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die der HR/316L-Variante. Der Unterschied in den G-Modul-Werten ist ebenfalls ahnlich bei allen Tem-
peraturen und betrdgt etwa 5 %. Die Querkontraktionszahlen, v, des HT450-Zustands sind kleiner als
die von der HR/316L-Variante und unterscheiden sich bei Raumtemperatur um etwa 35 %. Diese Ten-
denz setzt sich bis zu den hoheren Temperaturen fort und der prozentuale Unterschied steigt dabei in
geringem Mal? durch einen leicht ausgeprdgteren Anstieg der v-Werte bei der HR/316L-Variante an.

55 Low-Cycle-Fatigue

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse des Low-Cycle-Fatigue Verhaltens des HT450-Zustands der
PBF-LB/M/316L-Variante sowie der HR/316L-Variante dargestellt. Zundchst werden im Abschnitt 5.5.1
die Lebensdauer, danach im Abschnitt 5.5.2 das zyklische Spannungs-Dehnungs-Verhalten anhand der
Hystereseschleifen, anschlieRend im Abschnitt 5.5.3 das Wechselverformungsverhalten anhand der
Wechselverformungskurven und schlieRRlich im Abschnitt 5.5.4 die Coffin-Manson-Basquin-Auswer-
tung dargestellt.

5.5.1 Lebensdauer

In dem in Abbildung 5-13 dargestellten Dehnungs-Waohler-Diagramm ist die Zyklenzahl beim Versagen
bzw. die Lebensdauer, Ny 190, (x-Achse) gegentiber den Dehnungsschwingbreiten, Ae,, (engl. Total
Strain Range) vergleichend dargestellt (PBF-LB/M/316L-Variante mit schwarzen Symbolen; HR/316L-
Variante mit hellblauen Symbolen). Bei 600 °C (Sterne) werden Datenpunkte aus Wiederholungsver-
suchen gezeigt. Diese wurden bei Ae; = 0,6 % bei der HR/316L-Variante (hellblau) und bei Ae; =1,3 %
bei der PBF-LB/M/316L-Variante (schwarz) durchgefiihrt. Die Streuung der Ny 199, Datenpunkte ist ge-
ring bei den Wiederholungsversuchen.

Zur besseren Ubersichtlichkeit der Ergebnisse werden in Abbildung 5-13 zu den Datenpunkten ange-
passten Kurven gezeigt. Die Anpassung erfolgte anhand der Coffin-Manson-Basguin-Gleichung, wel-
che sich aus der Summe der Basquin- und Coffin-Manson-Beziehungen bzw. der elastischen und plas-
tischen Anteile der Dehnung ergibt. Die entsprechende Auswertungsprozedur wird im Anhang G er-
klart. Weiterfiihrende Ergebnisse aus dieser Auswertung werden im Abschnitt 5.5.4 dargestellt.
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Abbildung 5-13. Dehnungs-Waohler-Diagramm. Vergleich der Lebensdauer, Nf 1q9,, des HT450-Zu-
stands der PBF-LB/M/316L-Variante gegentiber der HR/316L-Variante. Die Anpassungskurven wurden
anhand der Coffin-Manson-Basquin-Gleichung ermittelt. Bei 600 °C werden auch Lebensdauer aus
Wiederholungsversuchen gezeigt (bei Ae; = 0,6 % und Ae; = 1,3 %).

Generell ist bei beiden Werkstoffvarianten eine Abnahme der Lebensdauer mit steigender Dehnungs-

schwingbreite und Priftemperatur festzustellen. Die temperaturabhangige Abnahme ist von 400 °C

zu 600 °C starker ausgepragt als von Raumtemperatur zu 400 °C. Bei allen Priftemperaturen fallen
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die Lebensdauer beider Materialvarianten mit abnehmender Dehnungsschwingbreite auseinander. In-
folgedessen weist die PBF-LB/M/316L-Variante bei den kleinsten Ae,-Werten ausgeprdgt kiirzere Le-
bensdauer als die HR/316L-Variante auf, insbesondere bei Raumtemperaturund 600 °C. Bei
600 °C/ 0,6 % ist sie etwa 79 % kiirzer (relative Differenz). Alle einzelne Ny ;4¢,-Werte sind in Tabelle
E1im Anhang E zu finden. Die Messunsicherheit wurde gemaR UNCERT Code of Practice Nr. 2 [226]
berechnet (Ergebnisse nicht gezeigt) und liegt meist unter Faktor 2. Da die Wiederholungsversuche
eine hohe Reproduzierbarkeit zeigen, wird davon ausgegangen, dass die beobachteten Unterschiede
signifikant sind.

5.5.2  Zyklisches Spannungs-Dehnungs-Verhalten

Das zyklische Spannungs-Dehnungs-Verhalten wird in diesem Abschnitt anhand der Hystereseschlei-
fen bei halber Lebensdauer dargestellt. In Abbildung 5-14a bis c werden die Hystereseschleifen der PBF-
LB/M/316L-Variante (schwarz) und der HR/316L-Variante (hellblau) verglichen. Dabei sind die Schlei-
fen fur die kleinste (0,6 %) und die grofte (1,6 %) Dehnungsschwingbreite jeweils beispielhaft darge-
stellt. Bei 600 °C (Abbildung 5-14c) sind auRerdem die Hystereseschleifen des Versuchs bei 0,4 % Deh-
nungsschwingbreite bei dem HT450-Zustand (HT450/ 0,4 %) sowie der Wiederholungsversuche
(HR/316L / 0,6 % und HT450 / 1,3 %) gezeigt, und die Hystereseschleife des Versuchs HR/316L / 1,3 %
ist zum Vergleich mit dem Versuch HT450 /1,3 % ebenfalls dargestellt. Das Ziel des Versuchs
HT450 / 600 °C/ 0,4 % war, ein Vergleich des Versagensmechanismus LCF vs. Kriechen bei gleicher
Priftemperatur, einem dhnlichem Spannungsniveau, aber einer unterschiedlichen Belastungsart
durchzuftihren (siehe mehr dazu im Abschnitt 5.8.2 bzw. Abbildung 5-30).

Die Hystereseschleifen der Wiederholungsversuche in Abbildung 5-14c weisen eine hohe Reproduzier-
barkeit sowohl bei der PBF-LB/M/316L-Variante als bei der HR/316L-Variante auf. In Abbildung 5-14d
sind die Schwingbreite der plastischen Dehnung, Aey, und die plastische Arbeit, W, bei halber Lebens-
dauer gegeniiber der Dehnungsschwingbreiten fir alle Prifparameter dargestellt. Die sogenannte
plastische Arbeit, W, wird als die Flache der jeweiligen Hysterese berechnet und entspricht der in der
Probe umgesetzten irreversiblen Formanderungsarbeit [227, 228]. W, gibt somit die Arbeit an, die no-
tig ist, um das Material zu verformen.

Generell ist festzustellen, dass die Hystereseschleifen fir beide Werkstoffvarianten und Priiftempera-
turen nahezu symmetrisch sind. Bei Raumtemperatur und 400 °C (Abbildung 5-14a und b) sind die zyk-
lischen Spannungen sowohl im Zug- als auch im Druckbereich hoher bei der PBF-LB/M/316L-Variante
als bei der HR/316L-Variante. Mit abnehmender Dehnungsschwingbreite, Ae;, wird der Unterschied
grolRer. Mit zunehmender Priftemperatur werden die zyklischen Spannungen (maximale und minimale
Spannung) bei beiden Werkstoffvarianten geringe, inshesondere bei Erhohung der Priiftemperatur von
Raumtemperatur auf 400 °C. Eine Ausnahme bildet das Verhalten der HR/316L-Variante im Bereich
von 400 °C bis 600 °C, wo die zyklischen Spannungen nahezu unverdndert bleiben.
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Abbildung 5-14. a), b), ¢) Ausgewdhlte Hystereseschleifen von LCF-Versuchen bei mittlerer Lebens-
dauer fiir den HT450-Zustand der PBF-LB/M/316L-Variante und die HR/316L-Variante flir die Deh-
nungsschwingbreiten 0,6 % und 1,6 %. a) Raumtemperatur, b) 400 °C, c) 600 °C. In c) werden auRer-
dem die Hystereseschleifen der Wiederholungsversuche (HR/316L /0,6 %, HT450/13 % und
HR/316L / 1,3 %) sowie des Versuchs bei 600 °C / 0,4 % gezeigt. d) Schwingbreite der plastischen Deh-
nung, Ae,, und plastische Arbeit, W,.

Der Offnungsgrad der Hystereseschleifen in x-Richtung, der direkt mit dem AusmaR der plastischen
Verformung zusammenhangt, ist geringer bei der PBF-LB/M/316L-Variante als bei der HR/316L-Vari-
ante und der Unterschied wird etwas kleiner mit zunehmender Dehnungsschwingbreite und Priiftem-
peratur. Letzteres ist sowohl an den Hystereseschleifen als auch in Abbildung 5-14d (Ae,,) sichtbar, wo
auch eine nahezu lineare Abhangigkeit von Ae; (x-Achse) erkennbar ist. Die Temperatur-Abhadngigkeit
von Ae,, ist sehr gering. Bei der hochsten Priiftemperatur (600 °C) liegen die Ae,-Werte am dichtesten
beieinander, insbesondere ab 1,0 % Dehnungsschwingbreite.

Die plastische Arbeit, W}, steigt mit steigender Dehnungsschwingbreite an und wird dabei immer ab-
hangiger von der Priiftemperatur und dem Herstellungsprozess. Die PBF-LB/M/316L-Variante weist
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tendenziell hohere W,-Werte als die HR/316L-IVariante auf und eine ansteigende Priiftemperatur be-
wirkt tendenziell kleinere W,-Werte. Bei 1,6 % sind diese Trends am leichtesten zu erkennen.

Die Entlastungs-Elastizitatsmodule nehmen mit ansteigender Priiftemperatur ab und sie sind sowohl
im Druck- als auch im Zugbereich (E. bzw. E7) ahnlich zwischen beiden Werkstoffzustanden (HT450,
HR). Letzteres gilt sowohl bei Raum- als auch bei den hoheren Priiftemperaturen mit Ausnahme des
Falls 400 °C /1,6 %, bei dem E. und E; bei der PBF-LB/M/316L-Variante grofier sind. Die Werte fir
Aey,, E¢c und E7 sind in Tabelle E1im Anhang E zu finden.

Schliefdlich wurde ein gezackter Verlauf ausgewahlter Hysteresekurven bei beiden Werkstoffzustanden
(HT450, HR) bei 600 °C beobachtet, der sowohl im Zug- als auch, weniger ausgepragt, im Druckbereich
auftritt (siehe griine gestrichelte Pfeile in Abbildung 5-14c). Dieses Verhalten wurde von Chen et al. fur
PBF-LB/M/316L bei 550 °C berichtet und als dynamische Reckalterung interpretiert [16].

5.5.3 Wechselverformungsverhalten

In diesem Abschnitt wird das Wechselverformungsverhalten anhand der Wechselverformungskurven
dargestellt. Diese werden in Abbildung 5-15a, b und c fir die PBF-LB/M/316L-Variante (schwarz) und
die HR/316L-Variante (hellblau) verglichen. Dabei werden jeweils die Verlaufe der zyklischen Spannun-
gen sowie der Mittelspannung Uber die gesamte Versuchsdauer dargestellt. Das Wechselverformungs-
verhalten der Wiederholungsversuche in Abbildung 5-15c (HR/316L bei RT / 0,6 % und HT450 bei
600 °C /1,3 %) weist eine hohe Reproduzierbarkeit auf, obwohl die Wechselverformungskurven tiber
den gesamten Versuchsverlauf nicht exakt Gbereinander liegen.

Uber die gesamte Lebensdauer betrachtet, nehmen bei beiden Werkstoffvarianten die zyklischen
Spannungen mit abnehmender Dehnungsschwingbreite und zunehmender Priiftemperatur ab. Dabei
ist von Raumtemperatur auf 400 °C und unter Berticksichtigung der bei den Wiederholungsversuchen
gesehenen Streuung die Abhdngigkeit von der Dehnungsschwingbreite weniger ausgeprdgt als die Ab-
hangigkeit von der Priiftemperatur. Von 400 °C auf 600 °C gilt der umgekehrte Fall.

Das Wechselverformungsverhalten der HR/316L-Variante verdndert sich mit variierender Dehnungs-
schwingbreite und Priiftemperatur und ist durch bis zu maximal drei Phasen charakterisiert, welche in
Abbildung 5-15a beispielhaft anhand von gestrichelten griinen Pfeilen gezeigt werden. Einer Anfangs-
verfestigung (1) folgt meist eine kontinuierliche Entfestigung (I) und bei Raumtemperatur,
400°C/ 0,6 % und 400 °C /1,0 % eine anschlielfende zweite Verfestigung, bevor die zum Versagen
fihrende Entfestigung eintritt. Die Anfangsverfestigung hat eine variierende Dauer, die qualitativ be-
trachtet mit abnehmender Dehnungsschwingbreite und, bis 400 °C, mit zunehmender Priiftemperatur
ansteigt. In einigen Fallen stellt sich anstatt der Entfestigung (Il) eine nahezu stabile Phase ein, bei-
spielsweise bei 400 °C/ 0,6 % und 600 °C/ 0,6 %. Bei RT / 1,3 % findet vor dem Versagen keine Ent-
festigung statt, was héchstwahrscheinlich auf den bei dieser Probe aufierhalb der Messldnge liegenden
Riss zuriickzufuhren ist.
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Abbildung 5-15. Wechselverformungskurven. a) Raumtemperatur, b) 400 °C, c) 600 °C. Vergleich
HT450-Zustand der PBF-LB/M/316L-Variante gegeniiber HR/316L-Variante. Bei 600 °C (c) werden
auch die Wechselverformungskurven der Wiederholungsversuche (HR/316L / 0,6 %, HT450 /1,3 %,
und HR/316L/1,3 %) sowie des Versuchs HT450 / 0,4 % gezeigt. d) Grade der Anfangsverfestigung und
der Entfestigung bei dem HT450-Zustand (relative Differenz).

Das Wechselverformungsverhalten der PBF-LB/M/316L-Variante und seine Abhdngigkeit von den
Prifparametern unterscheiden sich zum Teil von derjenigen der HR/316L-Variante. Meist findet eine
Anfangsverfestigung (1), siehe griine Pfeile in Abbildung 5-15a, gefolgt von einer kontinuierlichen Ent-
festigung (1) statt, bis die zum Versagen fiihrende Entfestigung stattfindet. Das Wechselverfor-
mungsverhalten variiert weniger mit variierender Dehnungsschwingbreite und Priftemperatur als bei
der HR/316L-Variante und es stellt sich in der Regel kein stabilisiertes Verhalten ein. AusschlieRRlich bei
400 °C/ 0,6 % scheint sich nach der Entfestigung eine stabile Phase einzustellen und eine zweite Ver-
festigungsphase stattzufinden. AulRerdem ist anhand der Wechselverformungskurven zu erkennen,
dass die Anfangsverfestigung (I) der PBF-LB/M/316L-Variante deutlich geringer ausgepragt ist und
tiber wenigere Zyklen erfolgt als bei der HR/316L-Variante. Ein weiterer und wesentlicher Unterschied
in dem Wechselverformungsverhalten beider Werkstoffvarianten besteht bei den zyklischen Spannun-
gen in den anfdanglichen Zyklen der Belastung. Diese sind bei der PBF-LB/M/316L-Variante bei allen
Temperaturen etwa doppelt so gro wie bei der HR/316L-Variante. Mit fortsetzender Versuchsdauer
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nahern sich die Werte der zyklischen Spannungen mit zunehmender Dehnungsschwingbreite und Priif-
temperatur an (siehe Abbildung 5-14 und Abbildung 5-15).

Die Grade der Anfangsverfestigung sowie der Entfestigung (Phasen | bzw. Il des Wechselverformungs-
verhaltens) werden in Abbildung 5-15d fiir die PBF-LB/M/316L-Variante dargestellt. Der Grad der An-
fangsverfestigung wurde als Differenz zwischen der maximal erreichten Spannungsamplitude bei hal-
ber Lebensdauer und derjenigen beim ersten Belastungszyklus gegentliber der Spannungsamplitude
beim ersten Belastungszyklus berechnet. Die Differenz fur die maximale Entfestigung wird durch die
maximal erreichte Spannungsamplitude bei halber Lebensdauer und fiir die Netto-Entfestigung durch
die Spannungsamplitude beim ersten Belastungszyklus gebildet.

Die Anfangsverfestigung (Rechtecke) steigt in der Regel mit zunehmender Dehnungsschwingbreite an.
Aullerdem ist sie bei 600 °C tendenziell grofier als bei Raumtemperatur und 400 °C, wo keine eindeu-
tige Tendenz zu erkennen ist. Bei 600 °C ist sie etwa doppelt so grof? als bei Raumtemperatur und
400 °C. Bei 600 °C ist ein Minimum zu erkennen und die Anfangsverfestigung ist bei 0,4 % groRer als
bei 0,6 % Dehnungsschwingbreite. Im Cegensatz zu dem Trend der Anfangsverfestigung nimmt die
Entfestigung (Dreiecke fiir maximale Entfestisung und Rhomboide fiir Netto-Entfestigung) insgesamt
mit ansteigender Priftemperatur ab. Die Priftemperatur bewirkt also bei der PBF-LB/M/316L-Vari-
ante eine starkere Anfangsverfestigung sowie eine weniger ausgepragte Entfestigung.

Die Abhangigkeit der Entfestigung von der Dehnungsschwingbreite ist etwas komplexer als diejenige
der Verfestigung. Wahrend sie bei Raumtemperatur und 400 °C mit steigender Dehnungsschwing-
breite bis 1,3 %-Dehnungsschwingbreite tendenziell zunimmt, nimmt sie bei 600 °C bis zur selben Deh-
nungsschwingbreite ab. Danach, bei Raumtemperatur und 400 °C, nimmt sie ab 1,3 %-Dehnungs-
schwingbreite ab, wahrend sie bei 600 °C eher konstant bleibt. Die Entwicklung der maximalen und
Netto-Entfestigungen sind bei allen Priiftemperaturen bis auf den Fall 600 °C / 0,4 % shnlich, bei dem
die hohere Anfangsverfestigung eine deutlich niedrigere Netto-Entfestigung (oranger Rhombus) im
Vergleich zur maximalen Entfestigung (oranges Dreieck) bewirkt. SchlieRlich, in Ubereinstimmung mit
den héheren Werten der Anfangsverfestigung bei 600 °C, unterscheiden sich die maximalen und
Netto-Entfestigungen erst bei 600 °C markant.

Der Verlauf der Mittelspannungen ist zwar in Abbildung 5-15a bis c sichtbar, wird aber in Abbildung 5-16
detaillierter dargestellt. Bei der HR/316L-Variante stellt sich meist nach einem kleinen Einlaufen ein
nahezu konstanter Wert von etwa 10 MPa bis Versuchsende ein. Bei der PBF-LB/M/316L-Variante ent-
wickelt sich die Mittelspannung von negativen Werten zu Beginn des Versuchs bis hin zu etwa null und
bei Raumtemperatur bei 1,0 %, 1,3 % und 1,6 % Dehnungsschwingbreiten zu leicht positiven Werten.
Bei 600 °C/ 0,4 % nimmt die Mittelspannung erstmal ab, bis ein Minimum zwischen 300 und 400
Zyklen erreicht wird. Danach nimmt sie, ahnlich allen anderen Prifparametern, erneut zu.
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Abbildung 5-16. Entwicklung der Mittelspannung Giber die Zyklenzahl fiir den HT450-Zustand der PBF-
LB/M/316L-Variante und die HR/316L-Variante. a) Raumtemperatur, b) 400 °C, c¢) 600 °C.

5.5.4 Coffin-Manson-Basquin-Auswertung und zyklische Spannungs-Dehnungs-Kurven
Abbildung 5-17 stellt erweiterte Ergebnisse der Auswertung des LCF-Verhaltens dar. Diese hier darge-
stellte Coffin-Manson-Basquin-Auswertung (C-M-B-Auswertung) liefert die zyklischen Kennwerte und
ist fir die Modellbildung und die Lebensdauervorhersage von Bedeutung. Da beide Werkstoffvarianten
in der Regel keine Stabilisierung des Wechselverformungsverhaltens aufweisen (siehe Abbildung 5-15
bzw. Abschnitt 5.5.3), wurden fiir die Bestimmung der einzelnen Datenpunkte die Hysteresekurven bei
mittleren Lebensdauer anstatt der Hysteresekurven eines stabilisierten Bereichs ausgewertet.

Abbildung 5-17a bis f zeigen die Ergebnisse der C-M-B-Auswertung. Dabei wird die Beziehung zwischen
der Dehnungsschwingbreite und der Lebensdauer dargestellt und dadurch die in Abbildung 5-13 bzw.
im Abschnitt 5.5.1 gezeigten Ergebnisse ergdnzt. Die Auswertung ergibt sich aus der Summe der
Basquin- und Coffin-Manson-Beziehungen bzw. der elastischen und plastischen Anteile der Dehnungs-
schwingbreite. Die entsprechende Auswertungsprozedur wird im Anhang G erkldrt. Die dazu gehoren-
den ermittelten Kennwerte sind in Tabelle E2 im Anhang E zu finden. Der Effekt der Mittelspannung
wird dabei beriicksichtigt und daraus ergibt sich in dieser Hinsicht, dass die Mittelspannung einen ver-
nachlassigbaren Einfluss auf die Lebensdauer hat.

Ein bedeutender Kennwert aus der C-M-B-Auswertung ist die Ubergangslebensdauer, Ny. Bei Ny sind
die elastischen und plastischen Komponenten der Dehnungsschwingbreite gleich. Ny ist relevant, denn
es wird angenommen, dass sie aus physikalischer Sicht den Ubergang vom LCF- zu HCF-Regime (engl.
High-Cycle-Fatigue) darstellt [229]: ist die Lebensdauer kleiner als Ny bzw. die gepriifte Dehnungs-
schwingbreite grélRer als die dazu entsprechende Dehnungsschwingbreite, Ae; y.., dann ist der Beitrag
der plastischen Verformung zu der Lebensdauer gréRer als der der elastischen Verformung (LCF-Be-
reich). In dem umgekehrten Fall (bei N > Ny) ist der Beitrag der elastischen Verformung gréRer (HCF-
Bereich). Diese unterschiedliche Gewichtung der elastischen und plastischen Beitrage zur Lebensdauer
ldsst die fir die Lebensdauer entscheidende Komponente erkennen und kann sich wiederum auf die
Deformation- und Schadigungsmechanismen auswirken.

Abbildung 5-17a bis f (a, b und c fur HR/316L; d, e, und f fir HT450) lassen feststellen, dass Ny bei
beiden Werkstoffvarianten mit steigender Priftemperatur abnimmt. Dieser Effekt ist bei der PBF-
LB/M/316L-Variante weniger stark ausgeprdgt als bei der HR/316L-Variante, insbesondere von Raum-
temperatur auf 400 °C. Von 400 °C auf 600 °C ist der Abnahmegrad bei beiden Werkstoffvarianten
ahnlich. AuRerdem hat die PBF-LB/M/316L-Variante (Abbildung 5-17b) kiirzere Ubergangslebensdauer,
Ny, als die HR/316L-Werkstoffvariante (Abbildung 5-17a) bei allen Priiftemperaturen, was in Uberein-
stimmung mit der Literatur steht [14, 16]. Mit ansteigender Priiftemperatur wird die Differenz kleiner.
Beispielsweise ist Nr bei Raumtemperatur bei der HR/316L-Variante (Abbildung 5-17a) ca. 35x und bei
400 °C und 600 °C (Abbildung 5-17b bzw. c) ca. 4x so lang wie bei der PBF-LB/M/316L-Variante. Die
unterschiedlichen Ny-Werte zwischen beiden Werkstoffvarianten weisen darauf hin, dass bei der PBF-
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LB/M/316L-Variante bei den gepriften Testparametern die elastische Komponente der Dehnungs-
schwingbreite insgesamt einen gréRReren Einfluss auf die Lebensdauer als bei der HR/316L-Variante
hat und dass bei beiden Werkstoffvarianten mit steigender Priftemperatur der Einfluss der elasti-
schen Komponente der Dehnungsschwingbreite auf die Lebensdauer grofier wird.
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Abbildung 5-17. Ergebnisse der Coffin-Manson-Basquin-Auswertung. a), b), c) HR/316L-Variante; c), e),
f) HT450-Zustand der PBF-LB/M/316L-Variante. g), h), i) Gegeniiberstellung der monotonischen und
zyklischen Spannungs-Dehnungs-Kurven fiir beide Werkstoffvarianten bei den drei Priftemperaturen.
a), d) und g) Raumtemperatur; b), e) und h) 400 °C; c), f) und i) 600 °C.

Uber die C-M-B-Auswertung hinaus, stellt Abbildung 5-17g bis i fiir jede Werkstoffvariante und Priif-
temperatur die monotonen und zyklischen Spannungs-Dehnungs-Kurven (ZSD-Kurven) im Vergleich
dar. Die monotonen S-D-Kurven (durchgezogene Linien) kommen aus dem ersten Belastungszyklus,
wie in der 1SO 12106 empfohlen [196] wird. Dadurch ist der Vergleich bei gleicher Dehnrate gesichert.
Die ZSD-Kurven (gestrichelte Linien) bilden sich aus den elastischen und plastischen Anteilen der Deh-
nungsamplitude. Ahnlich wie bei der Ramberg-Osgood Gleichung bei monotoner Belastung, folgt der
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elastische Anteil dem Hookeschen Gesetz und der plastische Anteil basiert auf einem Potenzgesetz.
Aullerdem werden in Abbildung 5-17g bis i die zyklischen 0,2 % Dehngrenzen, oy, als horizontale ge-
strichelte Linien und die monotonen 0,2 % Dehngrenzen, gy, (Nomenklatur aus dem IS0 12106-Stan-
dard [196]) als horizontale durchgezogene Linien jeweils dargestellt. Die entsprechende Auswertungs-
prozedur wird im Anhang G erkldrt. Die dazu gehdrenden ermittelten Kennwerte sind in Tabelle E2 im
Anhang E zu finden.

In Ubereinstimmung mit den Ergebnissen in Abbildung 5-9 liegen in Abbildung 5-17c die monotonen S-
D-Kurven der PBF-LB/M/316L-Variante bei allen Priiftemperaturen oberhalb der der HR/316L-Variante
und es besteht bei beiden Werkstoffvarianten mit ansteigender Priiftemperatur eine Verschiebung der
Kurven zu niedrigeren Spannungen. Letzteres gilt auch bei den Z5D-Kurven mit Ausnahme bei der
HR/316L-Werkstoffvariante von 400 °C auf 600 °C. Bei den S-D-Kurven ist bei 600 °C ein gezackter
Kurvenverlauf festzustellen.

Dariiber hinaus und in Ubereinstimmung mit den Ergebnissen in Abbildung 5-15 offenbaren die ZSD-
Kurven bei allen Priftemperaturen bei der PBF-LB/M/316L-Variante ein zyklisch entfestigendes Ver-
halten, welches sich in dieser Darstellung darin bemerkbar macht, dass die ZSD-Kurven unterhalb der
monotonen S-D-Kurven liegen. Der Grad dieser Entfestigung ist mit steigender Priftemperatur weni-
ger ausgeprdgt, was mit Abbildung 5-15d tbereinstimmt. Bei 600 °C liegen die monotonen und zykli-
schen S-D-Kurven nahezu Gbereinander. Bei der HR/316L-Variante tritt in der Regel ein zyklisch ver-
festigendes Verhalten auf und der Grad der Verfestigung ist bei dieser Werkstoffvariante unabhangi-
ger von der Priftemperatur. Die Entwicklung der zyklischen und monotonen Dehngrenzen stimmt mit
dem in den vorangegangenen Abschnitten beschriebenen Entfestisungsverhalten der PBF-
LB/M/316L-Variante bzw. Verfestigungsverhalten der HR/316L-Variante sowie der Temperaturabhdn-
gigkeit dieser Verhalten tberein.

AuRerdem liegt bei der HR/316L-Werkstoffvariante bei Raumtemperatur die ZSD-Kurve bei Dehnun-
gen < 0,3 % unterhalb der monotonen S-D-Kurve. Grund dafiir ist eine héhere Abhangigkeit des Wech-
selverformungsverhaltens von der getesteten Dehnungsamplitude als bei der PBF-LB/M/316L-Vari-
ante, welche einen steileren Verlauf der ZSD-Kurve im Vergleich zu den monotonen Kurven beider
Werkstoffvarianten sowie im Vergleich zur zyklischen Kurve des HT450-Zustands bewirkt. Andersrum
beschrieben hat die PBF-LB/M/316L-Variante bei Raumtemperatur eine niedrigere Abhdngigkeit des
Wechselverformungsverhaltens von der getesteten Dehnungsamplitude als die HR/316L-Variante. Au-
Rerdem bewirkt die steigende Priiftemperatur bei der PBF-LB/M/316L-Variante eine héhere Abhan-
gigkeit des Wechselverformungsverhaltens von der getesteten Dehnungsamplitude (siehe auch
orange Symbole in Abbildung 5-15d), so dass bei 600 °C die ZSD-Kurven beider Werkstoffvarianten na-
hezu parallel verlaufen. Im Gegensatz dazu bewirkt bei der HR/316L-Variante die steigende Priiftem-
peratur eine niedrigere Abhdngigkeit des Wechselverformungsverhaltens von der getesteten Deh-
nungsamplitude, was vor allem von Raumtemperatur auf 400 °C bemerkbar ist (die ZSD-Kurve weniger
steil).

5.6 Kriechen

In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse bezlglich des Kriechverhaltens des HT450-Zustands der
PBF-LB/M/316L-Variante und der HR/316L-Variante dargestellt. Zuerst wird im Abschnitt 5.6.1 die
Antwort Beider auf die Belastung und anschliefend im Abschnitt 5.6.2 das Kriechverhalten dargestellt.
Der Inhalt der Abschnitte 5.6.1 und 5.6.2 ist mit leichten Formdnderungen aus der Publikation “Creep
and creep damage behavior of stainless steel 3161 manufactured by laser powder bed fusion” entstan-
den, welche im Fachjournal Materials Science and Engineering A, Volumen 830, lizensiert nach
CC BY 4.0, Copyright Elsevier (2022), veréffentlicht wurde [102]. Im Abschnitt 5.6.3 wird auf das Kriech-
verhalten des HTS00-Zustands bzw. auf den Effekt der HTS00-Wdrmebehandlung eingegangen.
Schliefilich enthdlt Abschnitt 5.6.4 die Ergebnisse zu den unterbrochenen Kriechversuchen.
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5.6.1 Antwort auf die Belastung

Abbildung 5-18 stellt die Antwort der PBF-LB/M/316L-Variante und der HR/316L-Variante auf die Be-
lastung in Bezug auf die dabei entwickelten Dehnungen fir beide untersuchten Temperaturen dar. Die
y-Achse ist zur Veranschaulichung der Unterschiede logarithmisch aufgetragen. Bei einem Kriechver-
such besteht die gesamte Extensometer-Dehnung, e;, Gleichung 5-1, aus der zeitunabhdngigen an-
fanglichen gesamten Anfangs-Extensometer-Dehnung, e;;, und der zeitabhdngigen Extensometer-
Kriechdehnung (abgekiirzt Kriechdehnung), ef.
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Abbildung 5-18. Vergleich der HT450- und HTS00-Zustande mit der HR/316L-Variante. a) gesamte An-
fangs-Extensometer-Dehnung, b) elastische und plastische Anteile als Funktion der Priifspannung. Die
Linien, die die Datenpunkte verbinden, stellen keine Anpassung dar. Die Pfeile deuten auf unterbro-
chene Wiederholungsversuche hin (siehe Abschnitt 5.6.4). Reproduziert und modifiziert aus Avila
Calderon et al. [102], lizensiert nach CC BY 4.0, Copyright Elsevier (2022).

e =ey ter 5-1

Abbildung 5-18a zeigt die gesamte Anfangs-Extensometer-Dehnung, e;;, Gleichung 5-2, fiir jede Werk-
stoffvariante, Prifspannung und Priftemperatur. Abbildung 5-18b zeigt die elastische Extensometer-
Dehnung, e,, und die Anfangs-Extensometer-Dehnung, e;. Die Daten des HT900-Zustands (oranges
Symbol, siehe Abschnitt 5.6.3) und der unterbrochenen Wiederholungsversuche (Pfeile, siehe Ab-
schnitt 5.6.4) sind auch dargestellt und werden in den entsprechenden Abschnitten behandelt. Die
PBF-LB/M/316L-Variante (schwarze Symbole) weist bei allen Priifbedingungen viel kleinere e;;-Werte
(< 0,3 %), als die HR/316L-Variante (> 3 %) auf, siehe Abbildung 5-18a. AuRerdem hangt e;; bei beiden
Werkstoffvarianten nur in geringem Mal} von der Priiftemperatur ab. Im Gegensatz zu der HR/316L-
Variante, bei der e;; iberwiegend aus der plastischen Anfangs-Extensometer-Dehnung, e;, besteht
(hellblaue kreisformige Symbole in Abbildung 5-18b), besteht e;; bei der PBF-LB/M/316L-Variante
Uberwiegend aus der elastischen Extensometer-Dehnung, e, siehe schwarze dreieckige Symbole. Die
plastischen Anteile der PBF-LB/M/316L-Variante sind bei 650 °C/175 MPa und 600 °C / 200 MPa gleich
null und daher in der logarithmischen Auftragung nicht dargestellt.

e = e, te; 5-2

5.6.2 Kriechverhalten

Abbildung 5-19 stellt in allgemeiner Form die Antwort beider Werkstoffvarianten auf die Kriechbelas-
tung dar. Alle Versuche wurden bis zum Bruch durchgefiihrt. Aufgrund der langen Versuchszeit musste
die Darstellung des HR/316L / 600 °C / 225 MPa-Versuchs unterbrochen werden (siehe Pfeil nach
rechts in Abbildung 5-19a und b). Drei Diagramme sind in Abbildung 5-19 zu sehen: Kriechdehnung, ey,
vs. verstrichene Zeit nach Ende der Lastaufbringung (abgekiirzt Zeit), t, Abbildung 5-19a; Kriechrate,
ér, vs. t, Abbildung 5-19b, und é vs. gesamte Extensometer-Dehnung, e, Abbildung 5-19c. Die Kurve
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er vs. t, Abbildung 5-19a, wurde direkt aus den Rohdaten der Dehnung und der Zeit erstellt. Die Ltcke
in den Daten bei 650 °C / 650 MPa bei etwa 150 h ist auf einen Fehler in der Datenerfassung zurtickzu-
fihren. Zur Erstellung der Kurve éf vs. t, Abbildung 5-19b, wurden die Rohdaten der Dehnung mit ei-
nem gleitenden Durschnitt geglattet und anschlieRend nach der Zeit abgeleitet. Die dadurch erhalte-
nen Daten der Kriechrate wurden wiederum mit einem gleitenden Durchschnitt gegldttet. Die Darstel-
lung éf vs. ey, Abbildung 5-19¢, entstand durch das Plotten der geglatteten Daten der Kriechrate ge-
geniiber den Rohdaten der Dehnung. Anhand der Diagramme in Abbildung 5-19 ldsst sich bereits Fol-
gendes feststellen: (i) die Bruchzeiten, t,,, der PBF-LB/M/316L-Variante (schwarze Symbole) sind in
allen Belastungsszenarien kirzer als die der HR/316L-Variante (siehe Abbildung 5-19a), (ii) die PBF-
LB/M/316L-Variante erreicht geringere Zeitbruchdehnungen als die HR/316L-Variante (siehe Abbil-
dung 5-19a) und (iii) die minimale Kriechrate wird bei der PBF-LB/M/316L-Variante bei gleicher
Prifspannung und gleicher Priftemperatur schneller (siehe Abbildung 5-19b) und bei kleineren GCe-
samt-, e, und Kriechdehnungen, e, erreicht als bei der HR/316L-Variante (siehe Abbildung 5-19¢).
Diese Erkenntnisse werden im Folgenden detaillierter analysiert und dargestellt. Tabelle F1im Anhang
F gibt einen Uberblick tiber die untersuchten Parameter und die aus den Kriechversuchen ermittelten
Kennwerte.
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Abbildung 5-19. Vergleich des HT450-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante mit der HR/316L-Vari-
ante. a) Kriechdehnung vs. Zeit, b) Kriechrate vs. Zeit, c) Kriechrate vs. gesamte Extensometer-Deh-
nung. Reproduziert und angepasst aus Avila Calderdn et al. [102], lizensiert nach CC BY 4.0, Copy-
right Elsevier (2022).
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5.6.2.1 Bruchzeit

Die Bruchzeiten, t,,, sind in Abbildung 5-20 dargestellt. Dabei handelt es sich um ein Zeitstanddia-
gramm, bei dem die Bruchzeiten, t,,, in Abhangigkeit von den Priifspannungen, R,,, fir jede Kombina-
tion von Priifparametern aufgetragen werden und sie mit einer Potenzfunktion f(x) = a - x? gefittet
wurden. Die PBF-LB/M/316L-Variante (schwarze Symbole) hat in allen Belastungsszenarien kiirzere
Bruchzeiten als die HR/316L-Variante (blaue Symbole, gestrichelte Linien). Die Bruchzeit des HT900-
Zustands (oranges Symbol) ist auch dargestellt und wird im Abschnitt 5.6.3 behandelt. Bei beiden Prf-
temperaturen neigen die Bruchzeiten beider Werkstoffvarianten mit zunehmender Spannung zu kon-
vergieren.
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Abbildung 5-20. Vergleich der HT450- und HT900-Zustande mit der HR/316L-Variante. Priifspannung,
R, vs. Bruchzeit, t,. Reproduziert und modifiziert aus Avila Calderén et al. [102], lizensiert nach

CCBY 4.0, Copyright Elsevier (2022).

5.6.2.2 Kriechduktilitdt

Ein Wert, der alternativ zur Zeitbruchdehnung, 4,,, indirekt zur Beschreibung der Kriechduktilitat dient,
ist die Kriechdehnung, ey. Eine Beschreibung der Kriechduktilitat auf der Grundlage von ey ist aber nur
sinnvoll, wenn alle Priifkdrper entweder innerhalb oder aufterhalb der Messlange des Dehnungsaufneh-
mers brechen. In dieser Studie wird diese Bedingung erfillt. Alle Priifkérper sind aufierhalb der Mess-
ldnge des Dehnungsaufnehmers an dhnlichen Positionen relativ zu dem Einspannbereich gebrochen.
Abbildung 5-19 zeigt, dass die PBF-LB/M/316L-Variante nicht nur kleinere plastische Anfangsdehnun-
gen (e; in Abbildung 5-18b), sondern auch, bei gleichen Priifparametern, kleinere Kriechdehnungen, ey,
im Vergleich zur HR/316L-Variante bei allen Kombinationen von Priifparametern aufweist (siehe auch
Tabelle F1im Anhang F). Daraus lasst sich schlieRRen, dass die PBF-LB/M/316L-Variante insgesamt eine
geringere Kriechduktilitat als die HR/316L-Variante besitzt. Dariiber hinaus (siehe Werte in Tabelle F1
im Anhang F) gibt es keinen unmittelbaren Zusammenhang zwischen Kriechdehnung und Priifspan-
nung und bei gleichen Prifparametern bewirken hohere Priiftemperaturen eine Zunahme der
Kriechdehnung (gilt bei beiden Werkstoffvarianten).

5.6.2.3 Dauer der einzelnen Kriechstadien

Aus mikrostruktureller Sicht ist ein Diagramm der Kriechrate, éf, als Funktion der Zeit, Abbildung
5-19b, oder der Dehnung, Abbildung 5-19¢, aufschlussreicher als das Diagramm e vs. t, Abbildung
5-19a, da die Kriechrate die Reaktion des Materials auf die Belastung direkter darstellt [230]. In diesem
Sinne zeigt Abbildung 5-19b (éf vs. t) zusatzlich zu den Beobachtungen aus Abbildung 5-19a, dass die
PBF-LB/M/316L-Variante die minimale Kriechrate bei gleicher Priifspannung und gleicher Priiftempe-
ratur zu einem fritheren Zeitpunkt als die HR/316L-Variante erreicht bzw. die primare Kriechphase kr-
zer ist. AulRerdem zeigt Abbildung 5-19b bereits, dass die PBF-LB/M/316L-Variante eine kirzere se-
kunddre Kriechphase und ein beschleunigtes Schadigungsverhalten bzw. eine kiirzere tertidre Kriech-
phase als die HR/316L-Werkstoffvariante aufweist. Um diese Erkenntnisse anschaulicher darzustellen,
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zeigt Abbildung 5-21 die Dauer der primdren, t;, sekunddren, t,, und tertidren Kriechphasen, t5. Die
Daten beziiglich des HT900-Zustands (orange Symbole, siehe Abschnitt 5.6.3) sowie aus unterbroche-
nen Wiederholungsversuchen (Pfeile, siehe Abschnitt 5.6.4) sind dabei auch dargestellt und werden in
den entsprechenden Abschnitten behandelt. Die Unterschiede zwischen den Dauern der Kriechstadien
zwischen beiden Werkstoffvarianten bei gleicher Priifspannung und gleicher Temperatur sind signifi-
kant (die y-Achse ist auf einer logarithmischen Skala aufgetragen). Der Unterschied zwischen den Dau-
ern der Kriechphasen der PBF-LB/M/316L-Variante (schwarze Symbole, durchgezogene Linien) und der
HR/316L-Variante (blaue Symbole, gestrichelte Linien) scheint, wie im Fall der Bruchzeiten (Abbildung
5-20), mit zunehmender Prifspannung kleiner zu werden. Um dies zu zeigen, wurden die Datenpunkte
mit einer Potenzfunktion f(x) = a - x” angepasst. Schlielich ist bei beiden Werkstoffvarianten die
Dauer der tertidren Kriechphase etwa eine Groftenordnung hoher als diejenige der beiden anderen
Kriechphasen. Die Zeitpunkte fir den Beginn der sekundaren und tertidren Kriechphasen, t;, bzw. t,3
(Gleichung 5-3), wurden als Grenzwerte einer Linienanpassung bestimmt, die an den Rohdaten Deh-
nung vs. Zeit und welche zur Bestimmung der minimalen Kriechrate, é,, durchgefiihrt wurde. Die Dauer
des sekunddren Kriechens, t,, wurde gemalt Gleichung 5-3 und die Dauer des tertidren Kriechens ge-
mal Gleichung 5-4 bestimmt (t, ist die Bruchzeit).

tz = t23 - tlZ 5-3
t3 = tu - t23 5-4
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Abbildung 5-21. Vergleich der HT450- und HT900-Zustande mit der HR/316L-Variante. Dauer der
Kriechphasen. a) Primare, b) sekundare und c) tertiare Kriechphase (t;, t, und t3) vs. Prifspannung
(R,). Die Pfeile deuten auf unterbrochene Wiederholungsversuche hin (siehe Abschnitt 5.6.4). Repro-
duziert und modifiziert aus Avila Calderdn et al. [102], lizensiert nach CC BY 4.0, Copyright Elsevier
(2022).

5.6.2.4 Kriechdehnung bei minimaler Kriechrate
Das Diagramm der Kriechrate, ¢, Uber der gesamten Extensometer-Dehnung, e, bis zum Versagen,

Abbildung 5-19¢, hilft dabei, die Unterschiede im Werkstoffverhalten weiter zu verstehen. Zum einen
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zeigt sich erneut (siehe Abbildung 5-18a), dass die gesamte Anfangs-Extensometer-Dehnung, e;;, der
PBF-LB/M/316L-Variante fiir alle Kombinationen von Priifparametern kleiner ist als bei der HR/316L-
Variante'. Andererseits deutet Abbildung 5-19c darauf hin, dass die PBF-LB/M/316L-Variante bei den
gepruften Parametern die minimale Kriechrate, ég, bei kleineren Gesamt-, e;, und Kriechdehnungen,
er, erreicht als die HR/316L-Variante. Abbildung 5-22, eine Darstellung der Kriechdehnung beim Errei-
chen der minimalen Kriechrate, ef bei é;, fir jede Priifspannung verdeutlicht dies (die Werte fiir ef bei
é sind auch in Tabelle F1im Anhang F zu finden). Die Daten beziglich des HT900-Zustands (orange
Symbole, siehe Abschnitt 5.6.3) sowie aus unterbrochenen Wiederholungsversuchen (Pfeile, siehe Ab-
schnitt 5.6.4) sind dabei auch dargestellt und werden in den entsprechenden Abschnitten behandelt.
Die PBF-LB/M/316L-Variante (schwarze Symbole, durchgezogene Linien) erreicht die minimale Kriech-
rate bei deutlich geringeren Dehnungen (< 0,2 %; etwa eine GréRRenordnung niedriger) als die HR/316L-
Variante (blaue Symbole, gestrichelte Linien; > 2 %). Dartber hinaus ist die Spannungsabhangigkeit
von er bei &g, fir beide Werkstoffvarianten bei jeder Priiftemperatur vernachldssigbar. ey bei é; wurde
als der Wert der Kriechdehnung bestimmt, der sich bei dem Zeitpunkt des Beginns der sekunddren
Kriechphase, t1,, entwickelt hat. Die minimale Kriechrate, é;, wurde anhand Abbildung 5-19a bestimmt
und abgelesen. Dafur wurde eine lineare Interpolation zwischen den Datenpunkten durchgefiihrt. Die
flr é; erhaltenen Werte sind in Tabelle F1im Anhang F dargestellt. Die Abhdngigkeit von é5 von der
Prifspannung und -temperatur wird im Abschnitt 6.2.3 dargestellt und diskutiert. SchlieRRlich zeigt sich
beim Vergleich der Werte der Bruchdehnung aus den Zugversuchen (siehe Tabelle D1im Anhang D) mit
der Zeitbruchdehnung aus den Kriechversuchen (siehe Tabelle F1 im Anhang F), dass bei der PBF-
LB/M/316L-Variante, im Vergleich zu den Zugversuchen, die Abnahme der Duktilitat von 600 °C auf
650 °C in den Kriechversuchen viel hoher ist (bis zum Dreifachen), als es der Fall bei der HR/316L-Vari-
ante ist. Die Duktilitat der PBF-LB/M/316L-Variante ist empfindlicher gegeniiber der Belastungsart im
Vergleich zur HR/316L-Variante.
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Abbildung 5-22. Vergleich der HT450- und HT900-Zustdnde mit der HR/316L-Variante. Kriechdehnung
bei minimaler Kriechrate, ef bei &g, vs. Priifspannung, R,,. Die Pfeile deuten auf unterbrochene Wieder-
holungsversuche  hin  (siehe  Abschnitt 5.6.4). Reproduziert und modifiziert aus
Avila Calderdn et al. [102], lizensiert nach CC BY 4.0, Copyright Elsevier (2022).
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5.6.3 Effekt der Wdrmebehandlung bei 900 °C /1h
In diesem Abschnitt werden die Ergebnisse bezliglich des Effekts der HT900-Warmebehandlung auf
die Kriecheigenschaften des HT450-Zustands (PBF-LB/M/316L-Variante) dargestellt. Diese Studie

' Dafiir muss beachtet werden, dass die x-Achse die gesamte Anfangs-Extensometer-Dehnung, e, darstellt und
daher die anfangliche Dehnung, ey, als ein Offset in e, sichtbar ist (bevor das Kriechen beginnt, ist é; gleich null).
Dieses Offset ist bei der HR/316L-Variante am deutlichsten.
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wurde anhand von einem an dem HT900-Zustands bei 600 °C / 225 MPa bis zum Bruch gefahrenen
Kriechversuch durchgefiihrt. Das Ergebnis dieses Kriechversuchs wird mit denen des HT450-Zustands
und der HR/316L-Variante in Vergleich gesetzt.

Analog zu der Darstellung der Ergebnisse des HT450-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante und der
HR/316L-Variante in den Abschnitten 5.6.1 und 5.6.2, wird im Folgenden auf die Antwort auf die Be-
lastung (Abschnitt 5.6.3.1), und anschlieRend auf das Kriechverhalten (Abschnitt 5.6.3.2), die Bruchzeit
und die Dauer der einzelnen Kriechstadien (Abschnitt 5.6.3.3), die Duktilitdt beim Kriechen und die
Kriechdehnung bei minimaler Kriechrate (Abschnitt 5.6.3.4) eingegangen.

5.6.3.17 Antwort auf Belastung

Der HT900-Zustand weist eine gesamte Anfangs-Extensometer-Dehnung, e;;, von 0,41 % auf, welche
aus einem elastischen Anteil, e,, von 0,17 % und einem plastischen Anteil, e;, von 0,24 % besteht. So-
mit ist e;; mehr als doppelt so grof? als bei dem HT450-Zustand, bei welchem e;; = 0,17 % betragt. Je-
doch betragt sie immer noch weniger als 10 % des Werts der HR/316L-Variante (e;; ca. 4,4 %), siehe
Abbildung 5-18 und Tabelle F1im Anhang F. Insgesamt ist die Zunahme der gesamten Extensometer-
Dehnung nach der Warmebehandlung tberwiegend auf die Zunahme des plastischen Anteils zuriick-
zuftihren, welcher jedoch viel geringer ist als derjenige der HR/316L-Variante (e; = 4,15 %). Um diese
Zusammenhdnge zu verdeutlichen sind die einzelnen Werte der elastischen und plastischen Anteile
der gesamten Anfangs-Extensometer-Dehnung in Abbildung 5-18 dargestellt und Tabelle F2 im An-
hang F zu finden.

5.6.3.2 Kriechverhalten

Die beiden Diagramme in Abbildung 5-23, e vs. t (Abbildung 5-23a; vgl. Abbildung 5-19a) und é vs. e,
(Abbildung 5-23b; vgl. Abbildung 5-19¢), lassen mehrere Aspekte des Effekts der HT900-Warmebe-
handlung auf das Kriechverhalten des HT450-Zustands hervorheben. Bei beiden Diagrammen sind die
Datenpunkte bis zum Bruch gezeigt.
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Abbildung 5-23. Effekt der HT900-Warmebehandlung (orange Symbole) auf das Kriechverhalten des
zuvor bei 450°C warmebehandelten Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante (schwarze Symbole). Die
Ergebnisse der HR/316L-Variante werden als Referenz gezeigt. Prifparameter 600°C / 225 MPa. a) ef
vs. t, b) é vs. e,. Beide Diagramme stellen die Datenpunkte der Versuche bis zum Bruch dar.

Hinsichtlich der Kriechduktilitat ist die Kriechdehnung des HTS00-Zustands, ey in Abbildung 5-23a,
merklich gréRer (fast dreimal so groR) als diejenige des HT450-Zustands und tbertrifft sogar diejenige
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der HR/316L-Variante. Die gesamte Extensometer-Dehnung, e; in Abbildung 5-23b, ist ebenfalls gro-
Rer bei dem HT900- als bei dem HT450-Zustand, wie im Fall der gesamten Anfangs-Extensometer-
Dehnung sowie der Kriechdehnung. e; ist beim Bruch sogar groler als diejenige der HR/316L-Variante
trotz der viel kleineren gesamten Anfangs-Extensometer-Dehnung (erkennbar als ein Offset der Kurve
in der x-Achse; vgl. Abbildung 5-19¢). Die Zeitbrucheinschniirung, Z,, in Tabelle F3 im Anhang F, ist mit
22 % mehr als dreimal so groR wie bei dem HT450-Zustand (6,5 %), aber immer noch weniger als ein
Drittel derjenigen der HR/316L-Variante (74 %).

Die minimale Kriechrate ist, fiir die gewahlten Priifparameter, bei dem HT900-Zustand ca. 1,4x so grofl
wie bei dem HT450-Zustand. Der MaR der Anderung der minimalen Kriechrate nach der HT300-War-
mebehandlung ist aber, im Vergleich zum Malt des Unterschieds beider PBF-LB/M/316L-Zustande zur
minimalen Kriechrate der HR/316L-Variante (ca. Faktor 3), viel weniger signifikant. Die ermittelten
Werte der minimalen Kriechraten sind in der Tabelle F4 im Anhang F zu finden.

Schliefilich, bei ca. 1,5 % gesamte Extensometer-Dehnung, im Bereich der tertiaren Kriechphase, gibt
es bei dem HTS00-Zustand ein Knickpunkt im Verlauf der é; vs e, Kurve (Abbildung 5-23b), welcher
eine weniger ausgeprdgte Zunahme der Kriechrate in Abhdngigkeit der Kriechdehnung bewirkt.

5.6.3.3 Bruchzeit und Dauer der Kriechstadien

Die Bruchzeit, t,,, grob erkennbar in Abbildung 5-23a und in Abbildung 5-20 dargestellt, betrdgt 635 h
und ist somit mehr als doppelt so groR wie in dem HT450-Zustand (t,, = 260 h), bleibt aber immer noch
viel geringer als diejenige der HR/316L-Variante (t,, = 4287 h).

Die langere Bruchzeit des HT900- im Vergleich zum HT450-Zustand ist (berwiegend auf eine langere
sekundare sowie eine langere tertidare Kriechphase zuriickzuftihren (siehe Abbildung 5-21). Diese
Kriechphasen dauern bei dem HTS00-Zustand im Vergleich zum HT450-Zustand etwa 4x (sekundare
Kriechphase) bzw. 2,5x (tertidare Kriechphase) langer. Im Gegensatz dazu ist die Dauer der ersten Kriech-
phase geringfligig kirzer (siehe Abbildung 5-21). Die einzelnen Dauern der Kriechstadien bei
600 °C / 225 MPa bei den zwei gepriften PBF-LB/M/316L-Zustdnden und der HR/316L-Variante sind
in Tabelle F5 im Anhang F zu finden.

5.6.3.4 Kriechdehnung bei minimaler Kriechrate
Die Kriechdehnung bei minimaler Kriechrate, es bei &, ist vernachldssigbar kleiner im HTS00- (0,07 %)
im Vergleich zu der des HT450-Zustands (0,08 %), siehe Abbildung 5-22 und Tabelle F6 im Anhang F.

5.6.4 Unterbrochene Kriechversuche

Um die Entwicklung sowohl der Mikrostruktur als auch der mechanischen Eigenschaften nach Kriech-
belastung beim Erreichen der minimalen Kriechrate zu untersuchen, wurde ein unterbrochener Kriech-
versuch bei 600 °C / 225 MPa bei beiden untersuchten Werkstoffzustanden der PBF-LB/M/316L-Vari-
ante (HT450, HT900) sowie bei der HR/316L-Variante durchgefiihrt.

In Abbildung 5-24 werden die dazu gehérenden Kriechkurven es vs. t (Abbildung 5-24a) und éf vs. e;
(Abbildung 5-24b) dargestellt. Die Datenpunkte der unterbrochenen Versuche sind in griin dargestellt.
Die Datenpunkte der bei den gleichen Priifparametern bis zum Bruch durchgefiihrten Kriechversuche
werden als Referenz dargestellt (blaue, orange und schwarze Symbole; vegl. Abbildung 5-23). Zur bes-
seren vergleichenden Darstellung sind Abbildung 5-24a bis 50 h und Abbildung 5-24b bis e; = 8 % ge-
zeigt. Insgesamt ist festzustellen, dass die Kurven der unterbrochenen Kriechversuche bis zum Unter-
brechungspunkt sehr gut mit denen der bis zum Bruch durchgefiihrten Kriechversuche tbereinstim-
men, was fir eine hohe Reproduzierbarkeit der Kriechversuche -zumindest bis zum Zeitpunkt der Un-
terbrechung- sowohl bei beiden PBF-LB/M/316L-Zustanden (HT450, HT900) als auch bei der HR/316L-
Variante spricht. Diese hohe Reproduzierbarkeit kann auch anhand von Abbildung 5-18, Abbildung
5-21a, und Abbildung 5-22 festgestellt werden. Bei dem Wiederholungsversuch des HT450-Zustands
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gibt es eine Streuung bei t; (siehe Abbildung 5-21a) und ey bei €, (siehe Abbildung 5-22), die héher als
diejenige bei den anderen Wiederholungsversuche ist. Diese gréRere Streuung gab es aber weder bei
der minimalen Kriechrate (siehe Tabelle F4 im Anhang F) noch bei der zum Zeitpunkt der Unterbre-
chung entwickelten Kriechdehnung. Auf dieser Basis kdnnen die zum Unterbrechungszeitpunkt ermit-
telten mechanischen Eigenschaften (siehe Abbildung 5-25c) und Mikrostruktur-Merkmale (siehe Ab-
schnitt 5.9.1) als reprasentativ fir die drei Wiederholungsversuche angesehen werden.

a) b)

é; (1/s)

t (h)

e (%)
PBF-LB HR
HT450 HT900
O O until rupture
o) e} O interrupted

Abbildung 5-24. Kriechkurven der durchgefiihrten unterbrochenen Versuche (griine Symbole) bei
600 °C/ 225 MPa. Die Unterbrechung der Kriechversuche erfolgte beim Erreichen der minimalen
Kriechrate. Als Referenz sind die Datenpunkte der Versuche bis zum Bruch bei gleichen Parametern
gezeigt. a) e vs. t, b) éf vs. e;.

5.7 Zugversuche an Miniatur-Proben

In diesem Abschnitt werden anhand Abbildung 5-25 die Ergebnisse beziiglich der Zugversuche an Mi-
niatur-Proben dargestellt. Diese Versuche hatten das Ziel, die Entwicklung des Zugverhaltens und der
bei den Zugversuchen ermittelten Festigkeitskennwerte zu untersuchen.

5.71  Vergleich des Spannungs-Dehnungs-Verhaltens zwischen Standard- und Miniatur-
Proben

In Abbildung 5-25a und b werden die S-D-Kurven von Standard- und Miniatur-Proben verglichen. Die
Standard-Proben wurden aus Tirmen und Wanden der PBF-LB/M/316L-Zustande (HT450, HT900) so-
wie aus Blocken der Platte der HR/316L-Variante gefertigt. Die Standard-Proben wurden aus HT450-
Wdnden sowie aus einem Block der HR/316L-Platte gefertigt. Die S-D-Kurven der Versuche an Minia-
tur-Proben in Abbildung 5-25a und b sind bis zum Punkt der Abnahme des Dehnungsaufnehmers dar-
gestellt. In Abbildung 5-25a sind die 5-D-Kurven nur bis 20 % gezeigt, um den Vergleich zwischen den
beiden Probengeometrien zu vereinfachen. Die Kennwerte der Zugversuche an Standard-Proben sind
in Tabelle D1 und diejenige der Zugversuche an Miniatur-Proben in Tabelle D2 im Anhang D zu finden.

a) b)
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Abbildung 5-25. Zugversuche an Miniatur-Proben. a) und b) Spannungs-Dehnungs-Kurven von Stan-
dard- und Miniatur-Proben im Vergleich. a) Darstellung bis 20 % Dehnung, b) Darstellung bis 0,8 %
Dehnung, c) an Miniatur-Proben ermittelten Festigkeitskennwerte vor und nach Kriechbelastung,
d) entsprechende S-D-Kurven.

Sowohl bei den PBF-LB/M/316L-Zustdnden als auch bei der HR/316L-Variante ist bei den Miniatur-
Proben (hellgriin, hellorange, kénigsblau) eine Verschiebung der S-D-Kurven zu einem niedrigeren
Spannungsniveau festzustellen. Diese Verschiebung ist reproduzierbar und ist bei der HR/316L-Vari-
ante weniger ausgeprdgt. Darliber hinaus ist bei den PBF-LB/M/316L-Zustdnden die Streuung der Ver-
suche an den Miniatur-Proben scheinbar etwas grolRer als bei den Standard-Proben. Im Gegensatz dazu
scheint die Streuung bei den Versuchen an den Miniatur-Proben der HR/316L-Variante etwas geringer
als diejenige bei den Versuchen an den Standard-Proben zu sein. Bei dem HT450-Zustand bewirkt die
miniaturisierte Probengeometrie (hellgriin) eine kleinere Steigung der S-D-Kurve im elastischen Be-
reich, mg, siehe die Darstellung bis 0,8 % in Abbildung 5-25b.
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5.7.2  Entwicklung der Festigkeitskennwerte nach Kriechbelastung bei 600 °C / 225 MPa

Die Entwicklung der Festigkeitskennwerte und des Zugverhaltens nach Kriechbelastung werden in Ab-
bildung 5-25c und Abbildung 5-25d dargestellt. Die 0,2 % Dehngrenzen, Ry, Abbildung 5-25¢, kon-
vergieren nach der Kriechbeanspruchung (siehe Quadrate auf der rechten Seite der Abbildung 5-25c
und gestrichelte Linien in Abbildung 5-25d). Wahrend der Ry, ,-Wert des HT450-Zustands leicht ab-
nimmt, steigen die Ry ,-Werte des HT900-Zustand und der HR/316L-Variante an. Dabei ist der An-
stieg des Ry ,-Wertes des HTS00-Zustands im Vergleich zu dem der HR/316L-Variante eher gering.
Diese Entwicklung von R, , nach dem Ende der ersten Kriechphase deutet auf Entfestigungsprozesse
beim HT450-Zustand hin, wahrend der HTS00-Zustand und die HR-Variante verfestigen. Dariiber hin-
aus erhaht sich die Steigung der S-D-Kurve im elastischen Bereich (hellgriine Linien in Abbildung 5-25b
bzw. schwarze Linien in Abbildung 5-25d) nach der Kriechbelastung (schwarze gestrichelte Linien in
Abbildung 5-25d), so dass sie eher den Steigungen aller anderen untersuchten Zustanden dhnelt.

Die Entwicklung der Zugfestigkeit, R,,, ist generell weniger ausgeprdgt als die der 0,2 % Dehngrenze.
Wahrend die Zugfestigkeit des HT450-Zustands nahezu konstant bleibt, steigt sie bei dem HT900-
Zustand ein wenig und bei der HR/316L-Variante etwas stdrker an. Nach der Kriechbeanspruchung kon-
vergieren die R,,-Werte der PBF-LB/M/316L-Zustdnden (HT450 und HT900), wahrend die R,,-Werte
der HR/316L-Variante etwas hoher liegen.

Der Zustand vor mechanischer Belastung anhand von Miniatur-Proben konnte bei dem HT450-Zustand
nur an Wand-Proben charakterisiert werden (siehe Legende zu Abbildung 5-25a und b). Es kann daher
kein direkter Vergleich des Zustands vor und nach Kriechbelastung zwischen aus HT450-Tlrmen stam-
menden Miniatur-Proben durchgefiihrt werden. Die mogliche Auswirkung eines solchen Vergleichs
beim HT450-Zustand (mit Miniatur-Wandproben anstatt Miniatur-Turmproben) wurde aber aus mik-
rostruktureller Sicht reduziert, indem die Breiten- und Dickenrichtung der Miniatur-Proben aus den
Kriechproben der unterbrochenen Versuchen (HT450-Tiirme), genauso wie bei den Miniatur-Wandpro-
ben, einen 45° Winkel zur Richtung der Scan-Vektoren aufweisen. AuRerdem liegen die Kurven aus den
Zugversuchen an Standard-Proben, welche sowohl aus Tirmen (schwarz in Abbildung 5-25a und b) als
auch aus Wanden (dunkelgriin in derselben Abbildung) gefertigt wurden, nahezu tibereinander und in-
nerhalb der blichen Streuung, und die Kennwerte sind auch nahezu identisch (siehe Tabelle D1im An-
hang D), was, obwohl nicht unbedingt direkt auf die Miniatur-Proben tibertragbar ist, darauf hindeutet,
dass der Ursprung der Zugproben (aus Turm vs. aus Wand) eine geringe Auswirkung auf die resultie-
renden Zugeigenschaften hat. Daher wird der Vergleich von Miniatur-Turmproben aus ungebrochenen
Kriechproben mit Miniatur-Wandproben fiir richtig befunden. Im Fall des HT900-Zustands war die Ver-
gleichbarkeit zwischen dem Zustand vor und nach Kriechbelastung anhand von Miniatur-Proben besser
gegeben, denn in diesem Fall konnten die Miniatur-Proben aus einem Turm hergestellt werden.

5.8 Charakterisierung des Versagens

In diesem Abschnitt werden Ergebnisse aus sowohl zerstérenden als auch zerstérungsfreien Untersu-
chungen an dem HT450-Zustand der PBF-LB/M/316L-Variante und an der HR/316L-Variante nach
Zug- (Abschnitt 5.8.1), LCF- (Abschnitt 5.8.2) und Kriechbelastung (Abschnitt 5.8.3), sowie an dem
HT900-Zustand nach Kriechbelastung (Abschnitt 5.8.3) dargestellt. Insgesamt liegt der Fokus auf der
Charakterisierung des Schddigungsverhaltens der PBF-LB/M/316L-Zustande unter Beriicksichtigung
der Rolle der im Abschnitt 5.1 dargestellten mikrostrukturellen Merkmale. Auf die Charakterisierung
des Versagens nach Zugbelastung wird in geringerer Detailtiefe eingegangen, da es nicht Bestandteil
dieses Promotionsprojekts war.

5.8.1 Versagenim Zugversuch
In Abbildung 5-26 sind rdpresentative lichtmikroskopische Aufnahmen gebrochenener Zugproben der
PBF-LB/M/316L-Variante und der HR/316L-Variante zu sehen. In Ubereinstimmung mit den
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Ergebnissen in Tabelle D1 im Anhang D und Abbildung 5-10a ist da zu erkennen, dass die
Brucheinschnirung, Z, der PBF-LB/M/316L-Variante bei allen Priiftemperaturen geringer als die der
HR/316L-Variante ist und sie mit zunehmender Priftemperatur abnimmt, wahrend sie bei der
HR/316L-Variante ein Minimum bei 400 °C aufweist.

a) b)
RT 400°C 600°C 600°C

| = &

schiedenen Temperaturen. a) HT450-Zustand der PBF-

Abbildung 5-26. Versagen der Zugproben bei ver
LB/M/316L-Variante, b) HR/316L-Variante.

Bei Raumtemperatur weisen beide Werkstoffvarianten einen zahen Zug-Gewaltbruch mit Schublippen
(Trichter-Kegel-Bruch) auf. Am deutlichsten ausgepragt ist er bei der HR/316L-Variante (Abbildung
5-26b). Bei der PBF-LB/M/316L-Variante gibt es einen hoheren Scheranteil (Abbildung 5-26a). Bei den
hoheren Priftemperaturen besteht bei beiden Werkstoffvarianten ein Scherbruch. Dabei sind bei der
PBF-LB/M/316L-Variante auch Bereiche mit aufrechter und in Lastrichtung orientierter offenbare Wa-
benbildung (siehe blaue Pfeile) und bei der HR/316L-Variante Bereiche mit anderen Scherebenen (siehe
schwarze Pfeile) vorhanden.

Bei den bei 600 °C gepriiften Proben und, weniger ausgepragt, bei den bei 400 °C gepriiften Proben der
PBF-LB/M/316L-Variante wurde eine Mischung von Bruchmechanismen festgestellt. Auf die
detaillierte Darstellung der Ergebnisse wurde verzichtet. Auf der Bruchflache ist die schachbrettartige
Kornmorphologie (siehe Abbildung 5-1a) zu erahnen und auf der Mantelfldche sind Nebenrisse festzu-
stellen, deren Form auf einen interkristallinen Bruch hindeutet. Die Wabenbildung konzentriert sich
eher in den interkolumnaren Bereichen (REM-Ergebnisse nicht gezeigt). Die Korngrenzen sind offenbar
aufgerissen und es hat ein interkristalliner Spaltbruch stattgefunden. Auf der Bruchflache der bei
400 °C gepriften Proben (Abbildung 5-26b) sind diese Versagensmerkmale auch aber nur teilweise zu
erkennen.

5.8.2 Versagen unter Low-Cycle-Fatigue-Beanspruchung

Im Folgenden werden die Versagensmerkmale der LCF-Proben der PBF-LB/M/316L-Variante und der
HR/316L-Variante bei allen Priftemperaturen und Dehnungsschwingbreiten beschrieben. Das erfolgt
anhand reprasentativer Aufnahmen in Abbildung 5-27 bis Abbildung 5-30 (PBF-LB/M/316L-Variante)
und in Abbildung 5-31 (HR/316L-Variante). In Abbildung 5-30 wird speziell auf die Versagensmerkmale
der bei 600 °C/ 0,4 % gepriiften Probe eingegangen, um einen Vergleich mit dem Versagensmecha-
nismus bei Kriechbeanspruchung bei 600 °C / 225 MPa durchzufiihren.

Insgesamt weist die Mehrheit der Bruchflachen der PBF-LB/M/316L-Variante eine ausgeprdgte un-
ebene Topografie auf (siehe Abbildung 5-27a und Abbildung 5-28a). Dennoch wurden auch nahezu fla-
che und senkrecht zur Lastrichtung liegende Bruchflachen bei der hochsten Dehnungsschwingbreite
(1,6 %) bei Raumtemperatur und 600 °C und bei den kleinsten Dehnungsschwingbreiten (0,6 % und
0,4 %) bei 600 °C gefunden (nicht gezeigt). Mit ansteigender Priiftemperatur wird die Verformung im
Bereich des Bruchs geringer (Abbildung 5-27f).
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Rissinitiierung findet insgesamt vorwiegend auf der Oberflache statt und kann sowohl trans- als auch
interkristallin sein. Im Probeninneren gibt es keine eindeutigen Rissinitiierungsstellen (in dieser Arbeit
anhand von blauen Pfeilen exemplarisch dargestellt). Nebenrisse (SC, engl. Secondary Crack), welche
auf mehrfache Rissinitiierung (Sekundarrisse) hindeuten, sind sowohl auf den Bruchflachen (Abbildung
5-28a) als auch an unterschiedlichen Stellen auf der Mantelflache entlang des Priifbereichs (exempla-
risch gezeigt in Abbildung 5-27c und d) festzustellen. Meist sind SC bei Proben zu finden, welche Bruch-
flachen mit ausgeprdgter Topografie aufweisen. Bei Proben mit eher flachen und senkrecht zur Last-
richtung liegenden Bruchflachen (600 °C/ 0,4 %; - / 0,6 % und - / 1,6 %;) treten sie seltener auf bzw.
wurden sie nicht nachgewiesen.

a)

600°C /13 %

'Qr i £ gl | Detectors: SE, B5D |
Abbildung 5-27. LCF-Versagen des HT450- Zustands derPBF LB/M/316L Variante (Te|I ). a) bis d) aus-
gewahlte lichtmikroskopische Aufnahmen von Bruchflachen (a, b) und Mantelflachen (c, d), e) und f)
REM-Aufnahmen der Mantelflachen nah der Bruchflache. RF: Restbruch, SB: Gleitband, SC: Nebenriss,
TZ: Ubergangsbereich, GB: (GroRwinkel-)Korngrenze.

Bei Raumtemperatur erfolgt die Rissinitiierung offenbar vorwiegend transkristallin an Gleitbandern
(SB, engl. Slip Band) und bei 600 °C vorwiegend interkristallin an (GroRwinkel-)Korngrenzen. Bei 600 °C
wurden Oxidationsphanomene an Rissinitiierungsstellen oft beobachtet. Diese konnten mit Hilfe der
Anlauffarben bei den LM-Aufnahmen festgestellt werden (siehe Abbildung 5-30b). Bei 400 °C besteht
eine Mischung aus den bei Raumtemperatur und 600 °C auftretenden Mechanismen. Dabei sind weni-
gere Gleitbander an der Mantelflache als bei Raumtemperatur zu beobachten und der Zusammenhang
zwischen Nebenrissen und GBs ist schwieriger festzustellen als bei 600 °C (siehe exemplarisch Abbil-
dung 5-27d). Gasporen spielen sowohl auf oder nahe der Probenoberfldche als auch im Probeninneren
offenbar keine wichtige Rolle bei der Rissinitiierung. Das gilt auch fiir Schmelzbadgrenzen (MPB).

Die Rissausbreitung ist in dem Bereich nahe der Rissinitiierungsstelle(n) im Allgemeinen tiberwiegend
transkristallin (siehe Abbildung 5-28c und d und Abbildung 5-29a). Bei 600 °C (Abbildung 5-28d)
scheint auch zum Teil eine interkristalline Rissausbreitung stattzufinden, welche an dem Wiedererken-
nen der schachtbrettartige Kornmorphologie feststellbar ist. Risse treffen sich oft an stufenartigen
Ubergangsbereiche (TZ, engl. Transition Zone; siehe Abbildung 5-27a und b und Abbildung 5-28a und
b), welche die unebene Topografie der Bruchfldche verursachen und zumindest teilweise durch Quer-
risse (SC, engl. Secondary Crack) verursacht werden. Die Querrisse sind mit Pfeilen in Abbildung 5-28a
und b und Abbildung 5-29b exemplarisch markiert und sind bei allen Priiftemperaturen und insbeson-
dere bei 600 °C vorwiegend in den interkolumnaren Regionen (IR) zu finden.
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Abbildung 5-28. LCF-Versagen des HT450-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante (Teil Il). a) bis d)
REM-Aufnahmen der Bruchflachen. ¢) und d) zeigen Rissinitiierungsstellen bei hoherer VergréRerung,
e) und f) Langsschliffe der bei einer Dehnungsschwingbreite von 1,6 % gepriiften Probe. SB: Gleitband,
SC: Nebenriss, TZ: Ubergangsbereich, GB: (GroRwinkel-)Korngrenze, MPB: Schmelzbadgrenze, IR: in-
terkolumnarer Bereich, blaue Pfeile: Rissinitiierungsstelle.

Weitere Details tber die Rissinitiierung und -ausbreitung wurden anhand von Schliffen in Langsrich-
tung aus bei RT /1,6 % und 600 °C / 1,6 % getesteten Proben untersucht und ausgewdhlte Ergebnisse
sind in Abbildung 5-28e und f zu sehen. Eine ausgepragte Verzweigung der Risse wurde sowohl! bei
Raumtemperatur als auch bei 600 °C beobachtet und der Rissverlauf ist, in Ubereinstimmung mit der
Beschreibung in den vorigen Absdtzen, hauptsdchlich transkristallin. Bei RT /1,6 % bilden sich Risse
und Nebenrisse entweder 45° zur Lastrichtung oder entlang Gleitbander (nicht gezeigt). Sie sind aber
auch vereinzelt im Probeninneren in unmittelbarer Ndhe der Probenoberfliche zu finden. Bei
600 °C / 1,6 % wurden Nebenrisse ausschlief3lich auf der Bruchflache beobachtet. Die ausgepragte Ver-
zweigung der Risse wurde bei der HR/316L-Variante nicht beobachtet.

Dass es bei Raumtemperatur tatsachlich um Gleitbander handelt, wurde anhand REM-Aufnahmen im
gedtzten Zustand, EBSD-Messungen und unter Berlicksichtigung des Schmidt-Faktors und der Lage
der Gleitebenen nachgewiesen. Die Ergebnisse werden in dieser Arbeit aber nicht gezeigt, weil sie Teil
anderen Promotionsvorhabens sind und zum Zeitpunkt der Erstellung dieser Arbeit noch nicht verof-
fentlicht wurden.
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Abbildung 5-29. LCF-Versagen des HT450-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante (Teil Ill). Weiterfiih-
rende Merkmale der Rissausbreitung anhand REM-Aufnahmen auf den Bruchflachen. a) Schwingstrei-
fen (griines Pfeil), b) und d) vermutlich , aufféllige groRe Streifen [231] und Querrisse (in b) bei trans-
kristalliner Rissausbreitung, e) vermutlich ,auffallige groRe Streifen” [231] nah des Restbruchs (RF), c)
und f) Einfluss der gerichteten Zellstruktur auf die Rissausbreitung. SC: Nebenriss/Querriss, IR: inter-
kolumnarer Bereich.

Noch weitere ergdnzende Details beziiglich der Rissinitiierung und -ausbreitung wurden anhand von
weiteren REM-Aufnahmen der Bruchflachen festgestellt. Diese Ergebnisse werden in Abbildung 5-29
gezeigt. In Abbildung 5-29a sind Schwingstreifen (exemplarisch anhand eines griinen Pfeils gezeigt)
zu erkennen. In Abbildung 5-29b, d und e sind Streifen zu sehen, deren Abstand voneinander zunimmt,
je naher sie am Restbruch liegen und den in [231] dargestellten auffalligen groRen Streifen dhneln.
Neben Schwingstreifen sind in der Nahe von Rissinitiierungsstellen auch feine bahnartige Merkmale
festzustellen (siehe Abbildung 5-29a, schwarze Pfeile) und es wurden auRerdem tiberall auf der Bruch-
flache feine stufenartige Streifen festgestellt (siehe schwarzes durchgezogenes Pfeil in Abbildung
5-29f), welche nicht unbedingt Schwingstreifen oder auffallige groRe Streifen darstellen. Neben diesen
feinen stufenartigen Streifen wurden auch Regionen mit sehr feinen Waben festgestellt (siehe
schwarze Pfeile mit gestrichelter Linie in Abbildung 5-29c und f. Diese verteilen sich auf der gesamten
Bruchflache und deuten auf Duktilitat auf der Mikroskala und lokale interkristalline Wabenbriiche hin.
Von diesen Regionen mit sehr feinen Waben wurden zwei Arten festgestellt. Eine Art, welche gréber
erscheint und nur bei 600 °C beobachtet wurde, deutet auf einen interkristallinen Wabenbruch hin (Ab-
bildung 5-29f). Eine zweite feinere Art, bei welcher ein Zusammenhang mit der Zellstruktur vermutet
wird (siehe Abschnitt 6.3.2.1) ist in Abbildung 5-29c zu sehen.

Restbriiche (RF, engl. Residual Fracture) fehlen bzw. sind sehr klein in der Mehrheit der Falle und be-
finden sich offenbar vorwiegend im Umfang der Bruchflachen. Diese sind in dieser Arbeit mit lila-Pfei-
len dargestellt und kdnnen sowohl bei Anwesenheit von einem einzelnen Anriss als auch von mehreren
konkurrierenden Rissverlaufe auftreten, welche sich wdhrend des Versuchsverlaufs an stufenartigen
Ubergangsbereichen (TZ) treffen (siehe Abbildung 5-27a). Die nach TZs aussehenden Bereichen kénnen
Restbriiche darstellen, z. B. falls zwei gegeniiber wachsenden Rissfronten sich gegen Ende des Ver-
suchs treffen. Dass nach TZs aussehenden Bereichen aber nicht immer den Restbruch darstellen,
konnte exemplarisch durch das Auseinanderziehen einer Probe festgestellt werden, welche innerhalb
des Versuchs zwar versagt aber nicht gebrochen ist, siehe Abbildung 5-27a. Dabei ist oben auf dem Bild
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die durch das Auseinanderziehen verursachte Restbruchfldche deutlich zu erkennen und deutet darauf
hin, dass die grolRe TZ in diesem Fall der Restbruch nicht dargestellt hdtte, wenn der Versuch bis zum
Bruch durchgefiihrt worden wadre.

Als Erganzung zu der allgemeinen Beschreibung der Versagensmerkmale der PBF-LB/M/316L-Variante
der vorherigen Abschnitte, fasst Abbildung 5-30 die Ergebnisse der Nachuntersuchung der Probe zu-
sammen, welche bei 600 °C / 0,4% geprift wurde. Wie im Abschnitt 5.5.2 bereits erwdhnt, war das
Ziel dieser Nachuntersuchung, ein Vergleich des Versagensmechanismus LCF vs. Kriechen bei gleicher
Priftemperatur, einem dhnlichem Spannungsniveau, aber einer unterschiedlichen Belastungsart
durchzufuhren. Dabei wurde angestrebt, dass der Absolutwert der Spannungsamplitude bei mittlerer
Lebensdauer so nah wie moglich an 225 MPa liegt (siehe entsprechende Hysteresekurve in Abbildung
5-14c), dem Wert der Priifspannung, der bei den chronologisch zuerst nachuntersuchten Kriechproben
aufgebracht wurde (siehe Ergebnisse dazu in 5.8.3). Die angestrebte Spannungsamplitude wurde nicht
exakt getroffen. Der Vergleich wird aber trotzdem als berechtigt angesehen, denn bei kraftgeregelten
Kriechversuchen ist eine gewisse Reduzierung der Spannung mit Verringerung des Querschnitts zu er-
warten. Die untersuchte Probe ist innerhalb des Versuchs zwar versagt, aber nicht gebrochen. Daher
wurde als Erstes ihre Mantelflache mittels Lichtmikroskopie (Abbildung 5-30b) und die Entwicklung
der Porositat und der Schadigung mittels XCT (Abbildung 5-30a) untersucht. AnschlieRend wurde sie
zwecks fraktographischer Untersuchung am REM (Abbildung 5-30c und d) mechanisch auseinander-
gezogen.
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Abbildung 5-30. Versagensbild der bei 600 °C / 0,4 % gepriiften LCF-Probe des HT450-Zustands der

PBF-LB/M/316L-Variante. a) XCT-Ergebnisse, b) lichtmikroskopische Aufnahme der Mantelflache, c)
und d) REM-Aufnahmen der Bruchflache des unteren Risses. Die Rissausbreitung ist sowohl inter- als
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auch transkristallin. In c) ist die Rissausbreitung nach der gestrichelten Linie insgesamt starker trans-
kristallin. d) wurde mittig auf der Bruchflache aufgenommen. GB: (GroRwinkel-)Korngrenze, IR: Inter-
kolumnarer Bereich, SC: Querriss/Nebenriss, SB: Gleitband.

In Abbildung 5-30a wird oben die XCT-Rekonstruktion des Probenvolumens vor der Durchfiihrung des
LCF-Versuchs und darunter wird die nach dem Versagen gezeigt. Bei beiden Darstellungen sind alle
einzelnen Hohlraume auf die Bildebene projiziert. Der Volumenanteil der Hohlrdume, vor der LCF-Be-
lastung offenbar Gasporen, entspricht dem im Abschnitt 5.1 erwdhnten Wert (< 0,01%). Nach der
LCF-Belastung wurden insgesamt mehr vereinzelte Hohlrdaume als vor der Belastung gefunden. Diese
Hohlrdume kénnten entweder Rissinitiierungsstellen im Probeninneren oder weiterhin Gasporen dar-
stellen. Risse sind als kontinuierliche, rote Bereiche sichtbar. Am auffalligsten erkennt man zwei grofie
Risse innerhalb der Parallelldnge der Probe. Diese werden im untersten Teil der Abbildung 5-30a ge-
zeigt. An jedem der Risse ist eine einzelne Rissinitiierungsstelle zu erkennen (siehe blaue Pfeile). Die
Bruchflache hat bei dieser kleinen Dehnungsschwingbreite eine wenig ausgepragte Topografie und
liegt eher senkrecht zur Lastrichtung. AulRer den zwei groRen Rissen, wurden keine weiteren Neben-
risse festgestellt. In Ubereinstimmung mit den anhand von Abbildung 5-27f dargestellten Ergebnisse
folgen die Risse auf der Mantelflache bevorzugt dem Verlauf der GroRwinkelkorngrenzen (siehe Abbil-
dung 5-30b). SchlieRlich konnte anhand XCT bei dieser kleinen Dehnungsschwingbreite kein Zusam-
menhang zwischen der Lage der Poren und der Rissentstehung und -ausbreitung festgestellt werden.

Die REM-Aufnahmen in Abbildung 5-30c und d ergdnzen das Versagenshbild. In Abbildung 5-30c ist die
Rissinitiierungsstelle zu erkennen und Abbildung 5-30d zeigt eine ausgewahlte Detail-Aufnahme des
mittleren Bereichs der Bruchflache. Die Rissinitiierung findet offenbar als interkristalliner Wabenbruch
an der Probenoberflache statt. Die Rissausbreitung ist in Ubereinstimmung mit den in Bezug auf Ab-
bildung 5-28 dargestellten Ergebnissen iberwiegend transkristallin. Hierbei scheint aber auch zum Teil
eine interkristalline Rissausbreitung stattzufinden, welche auf der Bruchflache an der schachbrettarti-
gen Kornmorphologie erkennbar ist (siehe in Abbildung 5-30c Bereich unterhalb der gestrichelten Li-
nie). Nach dieser Phase der Rissausbreitung (in Abbildung 5-30c wird sie anhand einer gestrichelten
Linie getrennt) ist die schachbrettartige Kornmorphologie weniger erkennbar, was auf eine insgesamt
stdrker transkristalline Rissausbreitung hindeutet. Dennoch erkennt man bei hoherer Vergroflerung
(Abbildung 5-30d), dass es immer noch Bereiche interkristalliner Rissausbreitung gibt. In diesen Berei-
chen erkennt man, genauso wie bei Abbildung 5-29c und f, sehr feine Waben, die auf Duktilitat auf der
Mikroskala und lokale interkristalline Wabenbriiche hindeuten. Diese sehr feinen Waben treten bei die-
ser kleinen Dehnungsschwingbreite insgesamt haufiger als auf der Bruchflache der bei 600 °C /1,6 %
gepriften Probe (siehe Abbildung 5-29) auf. AuRerdem sind weitere Bereiche mit den in Abbildung 5-27
bis Abbildung 5-29 angedeuteten Querrisse (SC) vorhanden. Diese sind hierbei ebenso vorwiegend in
den interkolumnaren (IR) Regionen zu finden. SchlieRlich erkennt man auch Streifen, welche feiner in
Vergleich zu den bei der bei 600 °C / 1,6 % gepriften Probe in dem mittleren Bereich der Bruchflache
beobachteten Streifen sind (siehe Abbildung 5-29b). Diese feineren Streifen konnen mit der Wechsel-
wirkung der Rissfront mit der gerichteten Zellstruktur zusammenhangen, z. B. falls die Rissfront na-
hezu parallel zur Langsachse der gerichteten Zellen verlauft. Andere Méglichkeit ist, dass sie , auffal-
lige grolRe Streifen” [231] darstellen, die in diesem Fall -bei sehr kleiner Dehnungsschwingbreite- wegen
einer langsameren Rissausbreitung feiner sind.

In den ndchsten Abschnitten werden die Versagensmerkmale der LCF-Proben der HR/316L-Variante
anhand Abbildung 5-31 dargestellt. Allgemein Idsst sich feststellen, dass die Bruchflachen, im Gegen-
satz zu dem Versagensbild bei der PBF-LB/M/316L-Variante, bei Raumtemperatur tendenziell eher
flach sind und eine wenigere ausgepragte Topografie aufweisen. Sie liegen nahezu senkrecht zur Last-
richtung und sehen eher verformungsfrei aus. Bei 600 °C und insbesondere bei 400 °C weisen die
Bruchflachen eine ausgepragtere Topografie als bei Raumtemperatur auf (exemplarisch in Abbildung
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5-31a gezeigt) und das Versagenshild dhnelt insgesamt mehr dem der Proben der PBF-LB/M/316L-
Variante.
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Abbildung 5-31. LCF-Versagen der HR/316L-Variante. Lichtmikroskopische Aufnahmen ausgewahlter
Proben von Bruchflachen (a) und von Mantelflachen (b und c). d) und e) zeigen reprasentative
REM-Aufnahmen von Rissinitiierungsstellen. f) Langsschliff von bei einer Dehnungsschwingbreite von
1,6 % gepriiften Proben bei Raumtemperatur. SC: Nebenriss, SB: Gleitband, TZ: Ubergangsbereich, RF:
Restbruch, blaue Pfeile: Rissinitiierungsstellen.

Detertor: BSD

Bei der HR/316L-Variante, wie bei der PBF-LB/M/316L-Variante, fehlen Restbriiche bzw. sie sind in der
Mehrheit der Falle sehr klein, und es ist bei den Proben, deren Bruchflachen mehr Topografie aufweisen,
mehrfache Rissinitiierung auf den entsprechenden Mantel- und Bruchflachen festzustellen (siehe Ab-
bildung 5-31b und c). Letzteres gilt aber nur fir die bei 400 °C und 600 °C gepriften Proben. Bei den bei
Raumtemperatur gepriften Proben der HR/316L-Variante ist die mehrfache Rissinitiierung auf den
Mantelflachen entlang der Priiflange an Proben festzustellen, welche eher flache verformungsfreie
Bruchflachen und eine einzige Rissinitiierungsstelle haben. Bei Bruchflachen mit mehrfacher Rissiniti-
ierung sind stufenartige Ubergangsbereiche (TZs) vorhanden, bei denen sich vermutlich konkurrierend
wachsende Risse treffen (siehe Abbildung 5-31d). Diese Bereiche kénnen hierbei auch, aber missen
nicht, Restbriiche darstellen.

Die Rissinitiierung fand bei der HR/316L-Variante bei allen Priftemperaturen an der Probenoberflache
statt. Bei Raumtemperatur und 400°C ist sie offenbar transkristallin. AuRerdem sind bei Raumtem-
peratur und 400 °C, wie bei der PBF-LB/M/316L-Variante, Gleitbander auf der Mantelflache zu erah-
nen, aber in diesem Fall kein eindeutiger Zusammenhang mit der Rissentstehung zu erkennen. Bei
400 °C (Abbildung 5-31e) dhnelt die Rissinitiierungsstelle einem transkristallinen Spaltbruch [232]. Bei
600 °C fallen Risse mit oxidierten Bereichen zusammen (Abbildung 5-31c) und die Oxidation an den
Rissinitiierungsstellen erschwert die Auswertung der Rissinitiierungsstelle auf der Bruchflache (Abbil-
dung 5-31d). Eine interkristalline Rissinitiierung, wie in dem Fall der PBF-LB/M/316L-Variante, kann
aber nicht ausgeschlossen werden (siehe Abbildung 5-30b). Die Rissausbreitung ist bei allen Priiftem-
peraturen transkristallin (siehe exemplarisch Schliffbild in Abbildung 5-31f). Bei 400 °C und 600 °C wur-
den auf den Bruchflachen im Bereich der Rissausbreitung, dhnlich wie bei der der PBF-LB/M/316L-Va-
riante, Querrisse beobachtet (siehe Abbildung 5-31d). SchlieRlich spielt der Delta-Ferrit bei der Rissini-
tilerung und -ausbreitung offenbar keine Rolle, wie in Abbildung 5-31f zu erkennen ist.
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5.8.3 Kriechversagen

In den folgenden Abschnitten wird die Charakterisierung des Versagensbilds nach Kriechbeanspru-
chung dargestellt, die an bei 600 °C / 225 MPa gepriiften Kriechproben des HT450-Zustands der PBF-
LB/M/316L-Variante sowie der HR/316L-Variante erfolgte (siehe Abbildung 5-32 bis Abbildung 5-34).
Anschlieffend wird kurz iber das Versagensbild von bei anderen Priifparameter gepriiften Proben be-
richtet. SchlielRlich werden die Charakterisierung des Versagensbilds der auch bei 600 °C / 225 MPa ge-
priften Probe des HTS00-Zustands dargestellt (siehe Abbildung 5-36).

Abbildung 5-32 zeigt lichtmikroskopische und XCT-Aufnahmen. Abbildung 5-32a zeigt eine LM-Auf-
nahme des Bruchbereichs der untersuchten Kriechprobe in Langsrichtung. Das makroskopische Versa-
gensbild der gezeigten Probe ist reprasentativ fiir alle gepriiften Kriechproben der PBF-LB/M/316L-
Variante, die nahezu keine Brucheinschniirung aufweisen (siehe Z,,-Werte in Tabelle F1im Anhang F).
Abbildung 5-32b zeigt eine XCT-Rekonstruktion der untersuchten Kriechprobe. Das kiirzere und das
langere Ende wurden separat gescannt und anschliellend virtuell zusammengefiigt. Es ist eine grolRe
Anzahl von Hohlrdumen (meist blau) vorhanden. Die unregelmaRige Form der Hohlrdume entspricht
auf den ersten Blick der Form der Korn- und Schmelzbadgrenzen und ihre GroRe liegt in der Grofien-
ordnung der im Abschnitt 5.1.1 angegebenen Korngrélle. Diese Art von Hohlrdumen wurden im Aus-
gangszustand nicht gefunden, hdngen also mit Kriechschadigung zusammen und werden im Folgen-
den als Mikrorisse bezeichnet. Die spatere Analyse mit Lichtmikroskopie (LM) an der gedtzten Probe,
Abbildung 5-34, zeigt, dass sie entlang der Korngrenzen, d. h. interkristallin, entstehen. Die Mikrorisse
sind in Spalten parallel zur Last- und Aufbaurichtung angeordnet. Sie konzentrieren sich nicht nur auf
den unmittelbaren Bereich in der Nahe des Bruchs, wo sie tendenziell 6fter aufzutreten scheinen, son-
dern sie sind Uber das gesamte erfasste Messvolumen zu finden. Dies ist besonders bei dem Schliff
des langeren Reststiicks zu beobachten (siehe Abbildung 5-32d und Abbildung 5-34). Im kiirzeren Rest-
stiick kann man erkennen, dass ihre Anzahl vor dem Ende des parallelen Testvolumens abnimmt, was
vermutlich auf eine geometrisch bedingte geringere lokale Spannung zuriickzufihren ist. In der Ndhe
der Bruchflache sind miteinander verbundene Mikrorisse zu finden.

Die mit XCT identifizierten Mikrorisse haben einen Gesamtvolumenanteil von 2,65 % innerhalb des ge-
messenen Bereichs. Dieser Volumenanteil umfasst Mikrorisse und alle anderen Hohlrdume, die vorhan-
den sein kdnnen, z. B. Gasporen. Der Malistab auf der linken Seite von Abbildung 5-32b erméglicht die
Unterscheidung der Hohlrdume nach ihrem Gesamtvolumen. GréRere Mikrarisse befinden sich in der
Nahe der Bruchflache. Bei diesen gréReren Mikrorissen handelt es sich entweder um einzelne Mikro-
risse oder um miteinander verbundene Mikrorisse (meist in griin). Ein reprdsentativer Ausschnitt aus
diesen beiden Arten von Mikrorissen ist in Abbildung 5-32b, unten rechts, dargestellt. Miteinander ver-
bundene Mikrarisse kommen eher selten vor.

Abbildung 5-32c zeigt eine LM-Ubersicht (links) eine sowie eine LM-Detailaufnahme (rechts) der Bruch-
flache (siehe den schwarzen Pfeil und den entsprechenden schwarzen Kasten). Das in Abbildung 5-1
dargestellte Schachbrettmuster ist ebenso, wie im Fall ausgewdhlter Zug- und LCF-belasteten Praben,
zu erkennen. Die Topografie der Bruchflache ist nicht komplett flach, wie in Abbildung 5-32a und c zu
sehen ist. Im Vergleich zu den Bruchflachen nach LCF- und Zugbelastung bei gleicher Priiftemperatur
(Abbildung 5-27b bzw. Abbildung 5-26a, rechts) ist sie rauer und eher senkrecht zur Lastrichtung. Au-
Rerdem zeigt Abbildung 5-32c schematisch die Schnittebene, die anschlieRend analysiert wurde (blaue
Linien und Text), und welche leicht aus der y-Richtung geneigt ist. Das Detailbild (Abbildung 5-32c,
rechts) verdeutlicht, wie die Schnittebene durch die kolumnaren und die interkolumnaren Bereiche
schneidet (siehe weilRer Text).
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Abbildung 5-32. Kriechversagen des HT450-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante bei
600 °C / 225 MPa. Visualisierung von Mikrorissen durch zerstorende (LM) und zerstérungsfreie (XCT)
Charakterisierungstechniken. In allen Bildern entspricht die z-Koordinate der Aufbau- und Belastungs-
richtung. a) Makroskopische Ansicht des Bruchbereichs, b) XCT-Scan des untersuchten Probekérpers,
c) LM-Bilder der Bruchfldche (der fiir die untersuchte Schliffebene verwendeter Schnitt ist schematisch
dargestellt), d) LM-Bilder der Schliffebene im ungedtzten Zustand: Ubersicht (oben) und Detail (unten),
e) Zweidimensionale XCT-Bilder derselben Schliffebene (virtueller Schnitt): Ubersicht (oben) und Detail
(unten). Reproduziert aus Avila Calderdn et al. [102], lizensiert nach CCBY 4.0, Copyright Elsevier
(2022).

Abbildung 5-32d zeigt LM-Aufnahmen des metallographischen Schnitts (ungeatzter Zustand). Ein pe-
riodisch auftretendes Streifenmuster ist zu erkennen, welches aus geschadigten und ungeschadigten
Bereichen besteht (siehe blauer Text und Pfeile). In Ubereinstimmung mit den Ergebnissen in Abbil-
dung 5-32b sind die Mikrarisse in Spalten angeordnet und nicht nur im unmittelbaren Bruchbereich
konzentriert. AuRerdem kann man grob erkennen, dass sie in der Nahe der Bruchflache tendenziell
grofRer und haufiger miteinander verbunden sind (siehe vergroRertes Detail im unteren Teil von Abbil-
dung 5-32d). Abbildung 5-32e zeigt einen zweidimensionalen virtuellen Schnitt, der aus dem XCT-Scan
des langeren Rests der Kriechprobe generiert und der so erstellt wurde, dass er den metallografischen
Schliff von Abbildung 5-32d reproduziert. Um das mit LM beobachtete Streifenmuster nachzubilden,
musste der virtuelle Schnitt nicht perfekt parallel zu den Mikrorisssaulen ausgefiihrt werden. Daraus
lasst sich ableiten, dass das Material innerhalb dieser gestreiften Bereiche frei von Schadigung ist und
dass sich diese Bereiche zwischen den Mikrorissen befinden. Im unteren Teil von Abbildung 5-32d und
Abbildung 5-32e ist der Bruchbereich mit héherer Vergréflerung mit LM bzw. XCT dargestellt. In diesen
zweidimensionalen Darstellungen zeigen die Mikrorisse eine schrage Doppelkeilform. Die Scharfe der
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vergroRerten XCT-Aufnahme ist zwar durch die VoxelgroRe von (10 pm)? begrenzt, aber die Ergebnisse
aus beiden Methoden stimmen sehr gut Uberein.

Zur weiteren Analyse des Schddigungsmechanismus der untersuchten Kriechprobe sind in Abbildung
5-33 reprasentative REM-Aufnahmen der Bruchflache (mit LM in Abbildung 5-32c dargestellt) zu se-
hen. Abbildung 5-33b ist ein Detailbild eines ausgewahlten Bereichs (weilRer Kasten) aus Abbildung
5-33a. Auf den Bildern ist deutlich das Schachbrettmuster sowie Bereiche mit einer eher duktilen
(schwarze Pfeile) und einer eher sproden (blaue Pfeile) Bruchmorphologie zu erkennen. Die Bereiche
mit eher duktilem Bruchmorphologie decken sich mit den interkolumnaren Bereichen (siehe Abbildung
5-32¢, weiler Text) ab. Die Bereiche mit einem eher sproden Versagen fallen mit den kolumnaren Be-
reichen zusammen. Das eher duktile Versagen deutet auf einen transkristallinen und das eher sprodes
Versagen auf einen interkristallinen Wabenbruch hin. Die in den eher sprdderen Bruchbereichen sicht-
baren sehr feine Waben kénnen als Duktilitat auf der Mikroskala interpretiert werden, wie im Fall der
in Abbildung 5-29c und f (Pfeil mit gestrichelten Linien) sichtbaren sehr feinen Waben (LCF-Versagen).
Der Kriechbruch ist insgesamt hauptsdchlich interkristallin.

Abbildung 5-33. Kriechversagen des HT450-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante Dbei
600 °C / 225 MPa. REM-SE-Aufnahmen, die Details der Bruchflache zeigen. a) niedrig und b) hoher ver-
groRerte Aufnahme. Der Bruch ist interkristallin mit duktileren Anteilen in den interkolumnaren Regi-
onen (schwarze Pfeile). Reproduziert aus Avila Calderdn et al. [102], lizensiert nach CC BY 4.0, Copy-
right Elsevier (2022).

Erganzend zu den in Abbildung 5-32 und Abbildung 5-33 gezeigten Ergebnissen sind in Abbildung 5-34
LM-Aufnahmen des geatzten Schliffes zu sehen. Abbildung 5-34b bis e weisen nach, dass sich die Mik-
rorisse an Korngrenzen befinden und deshalb das Produkt einer interkristallinen Schadigung (1D, engl.
Intergranular Damage, schwarze Pfeile) sind. Wie bereits in Bezug auf Abbildung 5-33 beschrieben,
scheinen sie in Regionen abseits der Bruchflache seltener zu aufzutreten (Abbildung 5-34b und d). Au-
Rerdem erkennt man deutlich in Abbildung 5-34b bis e, dass die Mikrarisse sich nicht an den Schmelz-
badgrenzen bilden (MPB, engl. Melt Pool Boundary, schwarze Pfeile in Verbindung mit gestrichelten
schwarzen Linien, die sie teilweise hervorheben). In Abbildung 5-34e sind zwei der Mikrorisse mitei-
nander verbunden (siehe schwarzer Kreis). Miteinander verbundenen Mikrorisse sind eher selten.
Schlieflich sieht man, dass runde Hohlrdume, offenbar Gasporen, keinen unmittelbaren Zusammen-
hang mit der Rissbildung haben, was in [217] anhand XCT-Untersuchungen bei unterbrochenen Versu-
chen weiterhin nachgewiesen wurde. Dariiber hinaus wird in [217] darauf hingedeutet, dass die Entste-
hung van Schadigung nicht mit der anfanglichen Porenverteilung zusammenhdngt.
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Abbildung 5-34. Kriechversagen des HT450-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante bei
600 °C / 225 MPa. Lichtmikroskopie nach dem Atzen, gleicher Priifkrper wie in Abbildung 5-32. Das
Koordinatensystem in a) ist fiir alle Bilder gleich. a) Ubersichtsbild, b) und d) Detailansichten von Berei-
chen abseits der Bruchflache, ¢) und e) Detailansichten aus der Nahe der Bruchflache. Reproduziert aus
Avila Calderdn et al. [102], lizensiert nach CC BY 4.0, Copyright Elsevier (2022).

In Abbildung 5-34b und Abbildung 5-34c sind auch Regionen mit weniger interkristallinen Kriechschd-
digung (ID) zu erkennen. Diese Regionen sind hauptsachlich die interkolumnaren Bereiche, in denen die
Kornmorphologie in der Aufbaurichtung Ianglicher ist und die Korngrenzen eher parallel zur Aufbau-
und Lastrichtung liegen. Dennoch gibt es aber auch eher senkrecht zur Lastrichtung liegende Korngren-
zen in den kolumnaren Bereichen, welche ebenfalls keine Kriechschadigung aufweisen. Die interkolum-
naren Bereiche sind in Abbildung 5-32d als Streifen mit geringeren Schaden und in Abbildung 5-34 als
Bereiche mit einer anderen Kornmorphologie sichtbar, wie in Abbildung 5-34b und c durch gestrichelte
Kastchen dargestellt. Ob diese mit gestrichelten Kastchen dargestellten Bereiche, bei denen die Korn-
morphologie langlicher ist, in einem metallographischen Schliff zu sehen sind, hdangt von der Lage des
Schliffes ab. Wenn der Schnitt nicht vollkommen parallel zum Schachtbrettmuster verlauft (siehe Ab-
bildung 5-32c) werden sie in regelmaRigen Abstanden sichtbar (siehe Abbildung 5-32d).

Die Beobachtungen aus Abbildung 5-32 bis Abbildung 5-34 sind auch fiir alle anderen Priifparameter
glltig. Darliber hinaus gibt es Hinweise auf eine Abhdngigkeit des Umfangs und Verteilung der Kriech-
schadigung im Probenvolumen von der Priftemperatur und Prifspannung. Weiterfihrende lichtmik-
roskopische Untersuchungen aller gepriiften Proben (Ergebnisse nicht gezeigt) sowie die in der Arbeit
von Ulbricht et al. dargestellten Ergebnisse aus ausgewdhlten XCT-Aufnahmen [217] deuten namlich
darauf hin, dass eine hohere Priiftemperatur (in diesem Fall 650 °C anstatt 600 °C) und eine geringere
Priifspannung zu einer vermehrten Bildung und einem hoheren Ausmalt der entstandenen Kriechscha-
digung beitragen kénnen. Eine endgtiltige Aussage ist jedoch nicht maglich, denn (i) das Erscheinungs-
bild der metallografischen Schliffbilder aufgrund der ungleichmdRigen rdumlichen Lage der Kriech-
schaden hangt stark von der Position des Schnittes ab, und (ii) nicht alle gepriiften Proben wurden
mittels XCT untersucht.
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In Abbildung 5-35 sind die Versagensmerkmale der untersuchten Kriechprobe der HR/316L-Variante
dargestellt. Abbildung 5-35a ist eine XCT-Rekonstruktion der untersuchten Praobe. Die in diesem Bild
sichtbare Kontur der Kriechprobe ist reprasentativ fir alle gepriiften Proben aus der HR/316L-Variante.
Sie alle zeigen eine ausgepragte Brucheinschnirung, die auf einen duktilen Bruch hindeutet (siehe auch
Z,,-Werte in Tabelle F1im Anhang F). Abbildung 5-35b und c sind LM-Aufnahmen eines Schliffes im
Bruchbereich bzw. ca. 10 mm entfernt davon. In Abbildung 35b ist Kriechschadigung in Form von Hohl-
raumen zu erkennen (blaue Pfeile). Abseits des Bruchs, aber noch im Bereich der Einschniirung, (Abbil-
dung 5-35¢) ist das Geftige viel weniger verformt als im Bruchbereich und es ist keine Kriechschadigung
zu erkennen. Die stdrkere Verformung im Bereich der Einschniirung ist an dem grofieren Seitenverhalt-
nis der Kérner als in Abbildung 5-35b zu erkennen. In Regionen, die weiter entfernt vom Bruchbereich
sind (nicht gezeigt), sind die Kérner weniger verformt als die in Abbildung 5-35c gezeigten Kérner und
dhneln der in Abbildung 5-1 gezeigten urspriinglichen Kornmorphologie. Hohlrdume sind meist als
blaue Merkmale sichtbar. In Abbildung 5-35b sind nur einige wenige runde bis ovale Hohlrdume zu se-
hen. Insgesamt zeigt Abbildung 5-35, dass sich die Kriechverformung am starksten in der Ndhe der
Bruchflache im Bereich der Einschnirung konzentriert. Die XCT-Rekonstruktion (Abbildung 5-35a) zeigt
aufterdem, dass die Hohlraumpopulation sparlich, im Bruchbereich lokalisiert und tendenziell eher im
mittleren Bereich des Priifkérpers angesammelt ist. Der endgiiltige Bruch ist transkristalliner Natur
und deutet auf einen zahen Zug-Gewaltbruch mit Schublippen hin, der dem Bruch bei Zugbeanspru-
chung dhnelt (siehe Abbildung 5-26b).

a) Fracture region
3 :
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Abbildung 5-35. Kriechversagen der HR/316L-Variante. Priifparameter 600 °C / 225 MPa. Die z-Koordi-
nate entspricht der Walz- und Belastungsrichtung. a) XCT-Rekonstruktion der untersuchten Kriech-
probe. b), c) Reprasentative Detailansichten von Bereichen der Bruchregion (b) und davon entfernt (c).
Reproduziert aus Avila Calderdn et al. [102], lizensiert nach CC BY 4.0, Copyright Elsevier (2022).

Zuriick zur PBF-LB/M/316L-Variante, dhnlich wie bei dem HT450-Zustand wurde eine Kriechprobe des
HT900-Zustands (Warmebehandlung bei 900 °C / 1 h nach der Warmebehandlung bei 450 °C / 1h) an-
hand zerstérungsfreier und zerstdrender Methoden untersucht, Abbildung 5-36. Es wurde festgestellt,
dass das Versagensbild der Probe des HT900-Zustands sehr ahnlich wie bei der Probe des HT450-Zu-
stands ist. Die pragnantesten Unterschiede sind eine sichtbar héhere Zeitbrucheinschniirung, Z,,, und
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5 Ergebnisse

ein kleinerer Volumenanteil der entstandenen Hohlrdume. Im Folgenden werden sowohl diese Unter-
schiede als auch die Gemeinsamkeiten naher beschrieben.

Abbildung 5-36a zeigt eine XCT-Rekonstruktion der untersuchten Kriechprobe des HTS00-Zustands.
In diesem Fall wurde ausschlielllich das langere Ende der versagten Probe gescannt und dieses wurde
vor der XCT-Untersuchung zwecks metallographischer Praparation sowohl in Quer- als auch in Langs-
richtung getrennt. Das auf der linken Seite der Abbildung dargestellte Stiick enthdlt den Gewindebe-
reich und das andere Stiick die Bruchflache. Abbildung 5-36b zeigt LM-Aufnahmen des ungedtzten
metallographischen Schnitts von dem Stiick mit der Bruchflache. Abbildung 5-36c bis f zeigen LM-Auf-
nahmen desselben Schliffes nach dem Atzen jeweils aus Bereichen abseits (c und e) und in der N&he (d
und f) der Bruchflache.

% a}
L-z —5mMm

{Valid for all subfigures) -
o &

~ Damaged
i Hregion; :

Abbildung 5-36. Kriechversagen des HT900-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante. Priifparameter
600 °C / 225 MPa. Das Koordinatensystem in a) ist fiir alle Bilder der Abbildung giiltig. a) XCT-Rekon-
struktion zwei getrennter Stiicke der gebrochenen Probe, b) Aufnahme vor dem Atzen, c) bis f) Licht-
mikroskopische Aufnahmen in niedrigerer (c, d) und hoherer (e, f) VergréRerung. d), f) Bereiche nah der
Bruchflache. c), e) Bereiche ca. 20 mm davon entfernt.
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5 Ergebnisse

Im Vergleich zur Probe des HT450-Zustands und in Ubereinstimmung mit den in Tabelle F3 im Anhang
Fundim Abschnitt 5.6.3 dargestellten Ergebnisse ist die Zeitbrucheinschniirung, Z,,, sowaohlim Schliff-
bild in Abbildung 5-36b als auch in der XCT-Rekonstruktion in Abbildung 5-36a deutlicher ausgepragt.
Ahnlich wie bei der Probe des HT450-Zustands ist insgesamt eine groRe Anzahl von Hohlrdumen
(meist blau in Abbildung 5-36a) vorhanden, die in Spalten parallel zur Last- und Aufbaurichtung ange-
ordnet sind und sich nicht nur auf den unmittelbaren Bereich in der Nahe des Bruchs konzentrieren,
sondern tber das gesamte erfasste Messvolumen zu finden sind. Die Hohlraume (Mikrorisse) entste-
hen durch interkristalline Kriechschadigung (ID, siehe Abbildung 5-36c bis f). Miteinander verbundene
Mikrorisse sind bei dieser Kriechprobe auch vorhanden und sowohl in der XCT-Rekonstruktion (Abbil-
dung 5-36a) in griin und rot als auch in den Schliffbildern (Abbildung 5-36b bis f) zu erkennen. Mikro-
risse sind in der Nahe der Bruchflache (Abbildung 5-36d und f) tendenziell groRer und haufiger mitei-
nander verbunden als abseits davon (Abbildung 5-36c und e). Die in Abbildung 5-36a wenigen sichtba-
ren verbleibenden Poren im Gewindebereich sind alle spharisch und stammen daher héchstwahrschein-
lich aus dem urspriinglichen Baujob (Gasporen). Die Mikrorisse befinden sich, wie auch bei der Probe
des HT450-Zustands, hauptsdchlich innerhalb des parallelen Bereichs des Testvolumens, was vor allem
in der XCT-Rekonstruktion auf der linken Seite der Abbildung 5-36a zu erkennen und auf eine geomet-
risch bedingte hohere herrschende Spannung zurickzufiihren ist. Der Volumenanteil der Hohlraume
des Sticks mit der Bruchflache betragt 0,75 % (Sttick auf der rechten Seite der Abbildung 5-36a). Der
Volumenanteil im Bereich der parallelen Lange des Stiicks mit dem Gewindeteil (Sttick auf der linken
Seite der Abbildung 5-36a) betragt 0,07 %. Dieser Volumenanteil umfasst Mikrorisse und alle anderen
Hohlrdume, die vorhanden sein kénnen, z. B. Gasporen. Insgesamt ist der Volumenanteil um etwa
2,0 %-Volumenanteil kleiner im Vergleich zur Probe des HT450-Zustands.

Bei dem Schliffbild in Abbildung 5-36b ist, wie auch in Abbildung 5-32, ein periodisch auftretendes
Streifenmuster zu erkennen, welches aus geschadigten und ungeschadigten Bereichen besteht (siehe
Text und Pfeile in blau), und auf eine schrag zur Richtung der Scanvektoren bzw. zum Schachtbrett-
muster liegende Schnittebene zuriickzufiihren ist. Das Vorhandensein dieses Musters deutet darauf
hin, dass die Mikrarisse, wie auch bei dem HT450-Zustand der Fall ist, vorwiegend in den kolumnaren
Bereichen vorhanden sind, was die ungeatzten Schliffbilder in Abbildung 5-36c bis f bestatigen. Dariiber
hinaus ist in Abbildung 5-36c bis f zu erkennen, dass sich Mikrorisse wie bei der Probe des HT450-
Zustands (siehe Abbildung 5-34) auch ausschlieRlich an Korngrenzen (GB), und nicht an Schmelzbad-
grenzen (MPBs) oder an Poren bilden. Die MPBs sind hier wie auch im Zustand vor der Kriechbelastung
(siehe Abschnitt 5.1.3) zwar erkennbar aber wenig sichtbar (siehe Pfeile in Abbildung 5-36e und f).
SchlieRlich sieht die Bruchflache sowohl makroskopisch (LM) als auch mikroskopisch (REM) ahnlich wie
die in Abbildung 5-32c und Abbildung 5-33 gezeigten Bruchfldchen aus (Ergebnisse nicht gezeigt).

5.9 Entwicklung der Mikrostruktur unter Belastung

In diesem Abschnitt werden Ergebnisse aus metallographischen Untersuchungen in Bezug auf die Ent-
wicklung der im Abschnitt 5.1 dargestellten mikrostrukturellen Merkmale an dem HT450-Zustand der
PBF-LB/M/316L-Variante und der HR/316L-Variante (Abschnitt 5.9.1) sowie an dem HT900-Zustand
der PBF-LB/M/316L-Variante (Abschnitt 5.9.2) dargestellt. Die Untersuchungen wurden im Post-Mor-
tem Zustand nach Kriechbelastung bei 600 °C/ 225 MPa und LCF-Belastung bei RT /1,6 % und
600 °C /1,6 % sowie im Zustand nach Kriechbelastung bei 600 °C / 225 MPa nach Unterbrechung beim
Erreichen der minimalen Kriechrate durchgefiihrt.

5.9.1 PBF-LB/M/316L/HT450-Werkstoffzustand und HR/316L-Werkstoffvariante

5.9.1.1 Post-Morterm Untersuchungen

Abbildung 5-37 (vegl. Abbildung 5-3) stellt die Entwicklung der Textur anhand von Polfiguren (Abbildung
5-37a bis d), der Missarientierungsverteilung (Abbildung 5-37e) und der KorngroRenverteilung (Abbil-
dung 5-37f) aus EBSD-Untersuchungen nach Kriech- und LCF-Belastung dar.
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Abbildung 5-37. Entwicklung ausgewdhlter mikrostrukturellen Merkmale des HT450-Zustands der
PBF-LB/M/316L-Variante und der HR/316L-Variante nach Kriech- und LCF-Belastung. a) bis d) Polfigu-
ren zur Darstellung der Textur (REM-EBSD), e) und f) KorngréRen- und Missorientierungsverteilungen
(REM-EBSD).

Die Entwicklung der Textur nach Kriechbelastung (HT450, HR/316L) bei 600 °C / 225 MPa wird in Ab-
bildung 5-37a und b dargestellt. Auf der linken Seite von Abbildung 5-37a sind die Polfiguren des Ce-
windebereichs zu sehen, der unverformt ist und nahezu ausschlieRRlich thermisch belastet wurde. Das
mittlere Bild in Abbildung 5-37a und das linke Bild in Abbildung 5-37b zeigen die Polfiguren des ver-
formten Bereichs (ca. 20 mm von der Bruchstelle entfernt). Die Bilder jeweils auf der rechten Seite von
Abbildung 5-37a und b wurden in unmittelbarer Umgebung der Bruchkante aufgenommen. Generell
ldsst es sich fiir den HT450-Zustand der PBF-LB/M/316L-Variante feststellen, dass es sowohl im Ce-
windebereich als auch in den verformten Bereichen keine wesentliche Anderung der Hauptmerkmale
der Textur in Bezug auf den unverformten Ausgangszustand gibt (vgl. Abbildung 5-3c). Die charakte-
ristische {110}-Texturkomponente in der Aufbaurichtung (z-Achse) sowie die {100}-Texturkomponen-
ten in den Richtungen der Scanvektoren (x- und y-Achsen) sind weiterhin vorhanden. AusschlieRlich

87



5 Ergebnisse

bei der Bruchkante ist eine leichte Abnahme der Intensitat dieser beiden Texturkomponenten festzu-
stellen. Im Gegensatz dazu ist bei der HR/316L-Variante eine Entwicklung der Textur in Richtung einer
{001} und {111}-Fasertextur sichtbar, was ein bekanntes Verhalten unter Zugbelastung fiir kfz-Systeme
ist und durch Gleitverformung dominiert wird [32, 155]. Dabei sind insgesamt sowohl im verformten
Bereich als auch an der Bruchkante alle im Abschnitt 5.1.2 beschriebenen Texturkomponenten stdrker
ausgepragt als im Ausgangszustand und es haben sich bei den nicht senkrecht zur Aufbaurichtung
liegenden {001} und {111}-Texturkomponenten ringférmige Texturkomponenten konsolidiert, was be-
reits in der Literatur fiir diese Werkstoffklasse unter Zugbelastung berichtet wurde, siehe z. B. [233].

Nach LCF-Belastung wird die Entwicklung der Textur der PBF-LB/M/316L-Variante in Abbildung 5-37c
bei RT /1,6 % und in Abbildung 5-37d bei 600 °C / 1,6 % gezeigt. Im linken Teil der Abbildung 5-37c (RT)
ist die Polfigur im Einspannbereich (auRerhalb der eingespannten Stelle) dargestellt. Dieser Bereich ist
deutlich weniger verformt als der Priifbereich. Im rechten Teil der Abbildung 5-37c (RT) sowie in Abbil-
dung 5-37d (600 °C) werden die Polfiguren im verformten Bereich (ca. 4 mm von der Bruchstelle ent-
fernt) gezeigt. Hierbei ldsst sich feststellen, dass nach LCF-Belastung sowohl im Einspannbereich als
auch im verformten Bereich keine wesentliche Anderung der Hauptmerkmale der Textur in Bezug auf
den unverformten Ausgangszustand gibt.

In Abbildung 5-37e werden die Missorientierungsverteilungen nach mechanischer Belastung zusam-
men mit den bereits in Abbildung 5-3a gezeigten Daten des Zustands davor dargestellt. Bei der PBF-
LB/M/316L-Variante gibt es insgesamt weder nach Kriech- noch nach LCF-Belastung eine signifikante
Anderung der Missorientierungsverteilung. Das gilt sowohl fiir den Gewindebereich nach Kriechbelas-
tung als auch fiir den Einspannbereich nach LCF-Belastung. Das Maximum mit etwa 30 % Haufigkeit
liegt nach wie vor in der Klasse 2° bis 3° und weiterhin befindet sich ein zweites lokales Maximum mit
etwa 1,5 % Haufigkeit um die 45° MO (schwarzer Pfeil). Bei der HR/316L-Variante gibt es im Gegensatz
zu der PBF-LB/M/316L-Variante nach Kriechbelastung eine ausgepragte Anderung der Missorientie-
rungsverteilung: Der Anteil an MOs < 15° ist grofier geworden mit einem entsprechend kleineren Anteil
an MOs > 15°. Das neue Maximum mit etwa 30 % relativer Haufigkeit liegt in der Klasse 2° bis 3° (an-
statt 59° bis 60°) und stimmt mit der PBF-LB/M/316L-Variante (berein. Der zu den Zwillingsgrenzen
gehorende Peak in der Klasse 59° bis 60° ist nun der zweithdchste Peak und hat etwa 13 % relative
Haufigkeit. Der vermutlich zu den hochwinkligen Korngrenzen gehérende Peak zwischen 38° und 40°
ist nicht mehr zu sehen. In Bezug auf die kumulierte Haufigkeit bedeutet diese Anderung der Missori-
entierungsverteilung bei der HR/316L-Variante einen Anstieg des Anteils an MO < 15° sowie eine Ab-
nahme des Anteils an MO >15° um 40 %.

In Abbildung 5-37f werden die Korngrollenverteilungen dargestellt. Die Korngréfienverteilungen der
Zustande vor mechanischer Belastung werden als Referenz gezeigt. Bei der PBF-LB/M/316L-Variante
gibt es nach den verschiedenen mechanischen Beanspruchungen entfernt von der Bruchkante sowohl
bei der Verteilung als auch bei dem Mittelwert der KorngréRe keine signifikante Anderung. Bei der
HR/316L-Variante gibt es eine Anderung sowohl hinsichtlich der Verteilung als auch des Mittelwerts
der KorngroRRe. Eine Abnahme der relativen Haufigkeit an Kérnern mit Korngrofien gréfer 25 pm mit
einem entsprechenden Anstieg an Kérnern mit Korngrofie kleiner 10 pm ist festzustellen. Die mittlere
Korngrole ist dementsprechend kleiner und betragt nun 21,3 pm, was einer Korngréfienzahl G von 8,0
nach ISO 643 [222] entspricht und einen Anstieg von 1,0 in Bezug auf den Zustand vor Kriechbelastung
(G = 7,0) darstellt. Unter Beriicksichtigung der Streuung (siehe Abbildung 5-37f) ist diese Anderung des
Mittelwerts dennoch eher wenig signifikant.

Die Entwicklung der Mikrostruktur wurde (ber die in Abbildung 5-37 dargestellten Ergebnisse hinaus
bezliglich Ausscheidungen analysiert. Dabei wurden sowchl der Gewindebereich als auch der Bereich
nahe der Bruchkante untersucht.

88



5 Ergebnisse

In Abbildung 5-38 wird reprdsentativ das Ergebnis der Untersuchung der Umgebung einer Mikroriss-
spitze der untersuchten Kriechprobe der PBF-LB/M/316L-Variante gezeigt. Dabei zeigt Abbildung
5-38a die Lage der untersuchten Stelle innerhalb des Schliffes im Uberblick und im Detail (siehe blaue
Kasten und Pfeile) und Abbildung 5-38b zeigt die Elementkarten fir vier ausgewdhlte Elemente. An-
hand der Elementkarten ist eine Verarmung an Cr und Mo vor der Rissspitze (schwarze Bereiche) sowie
die Bildung von Cr- und Mo-reichen Ausscheidungen im Submikrometerbereich (weile Pfeile) an den
Korngrenzen (HAGBs) zu erkennen. Die Ausscheidungen sind aufRerdem an Fe- und Ni-Gehalt verarmt
(schwarze Bereiche in den entsprechenden Elementkarten). Im verformten Bereich (entfernt von der
Bruchkante) und im Gewindebereich wurden sie ebenfalls nachgewiesen (Ergebnisse nicht gezeigt).
Nach LCF-Belastung wurden die Verarmung an Cr und Mo und die Cr- und Mo-reichen Ausscheidungen
nur bei der 600 °C / 1,6 % Probe nachgewiesen (Ergebnisse nicht gezeigt). Diese Ausscheidungen konn-
ten anhand REM-EBSD-Messungen aufgrund ihrer geringen Grolte nicht genau identifiziert werden.
Auf der Grundlage eines Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Diagramms (ZTU) vom konventionellen 316L
[23], der Ergebnisse von Sasikala et al. [48] sowie der Ergebnissen der konventionellen Werkstoffvari-
ante (siehe nachsten Absatz) kénnte es sich bei diesen Ausscheidungen um Karbide vom Typ M,3Ce
handeln. SchlieRlich wurden den in Abbildung 5-3e gezeigten kleinsten beobachteten Hohlrdumen dhn-
liche Hohlrdume an den Korngrenzen nach der Kriechbelastung beobachtet. Im rechten Bild von Abbil-
dung 5-38aist reprasentativ ein solcher Hohlraum zu erkennen. Generell kann man nicht ausschlielRen,
dass die Ausscheidungen sich zum Teil mit den kleinsten Hohlrdumen/Ausscheidungen von Abbildung
5-3e abdecken.

Bei der HR/316L-Variante wurden ebenfalls Ausscheidungen festgestellt. Diese Untersuchung erfolgte
aber ausschliellich nach Kriechbelastung. Es wurden EBSD-Messungen (im verformten Bereich inkl.
nahe der Bruchkante) und REM-EDX-Messungen (zzgl. Auch im Gewindebereich) durchgefiihrt. Die
Ausscheidungen sind im Allgemeinen gréRer als bei der PBF-LB/M/316L-Variante und treten offenbar
weniger haufig und nicht nur vermehrt entlang der Korngrenzen, sondern auch innerhalb der Kérner
auf. Mittels EBSD konnten sie als Karbide vom Typ Mj;Ce und Sigma-Phase indiziert werden. Sigma-
Phase wurde allerdings nurim Bereich der Bruchkante festgestellt. Die EBSD-Ergebnisse zeigen auller-
dem, dass diese Phasen sich an Stellen finden, wo auch Delta-Ferrit vorhanden ist, was darauf hindeu-
tet, dass sie ein aus dem Delta-Ferrit umgewandeltes Produkt nach dem Kriechversuch sein kénnten,
was bereits in der Literatur berichtet wurde [48]. Abgesehen von diesen Ausscheidungen wurden an
den Korngrenzen und im Gegensatz zur PBF-LB/M/316L-Variante weder Ausscheidungen im Submik-
rometerbereich noch Hohlrdume festgestellt. Lediglich in einzelnen Messungen wurde eine Anreiche-
rung von Mo an den Korngrenzen nachgewiesen (Ergebnisse nicht gezeigt).
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Abbildung 5-38. EDX-Analyse im Bruchbereich einer gebrochenen Kriechprobe des HT450-Zustands der
PBF-LB/M/316L-Variante. Prifparameter 600 °C / 225 MPa (gleiche Probe wie in Abbildung 5-32, Ab-
bildung 5-33 und Abbildung 5-34 gezeigt). a) REM-RE-Bilder, die die Lage der analysierten Rissspitze
innerhalb des untersuchten Bereichs zeigen, b) Elementkarten fiir vier ausgewahlte Elemente. Die Kar-
ten wurden von der Stelle erstellt, die im rechten Bild von Abbildung 12a mit einem schwarzen Kasten
dargestellt ist. Reproduziert und modifiziert aus Avila Calderén et al. [102], lizensiert nach CC BY 4.0,
Copyright Elsevier (2022).

Uber die in Bezug auf Abbildung 5-37 und Abbildung 5-38 dargestellten Ergebnisse hinaus zeigen wei-
tere post-mortem Untersuchungen, dass die Mikrosegregationen der gerichteten zelluldren Struktur
nach den Kriechversuchen vorhanden sind, siehe Abbildung 5-39. Diese sind weiterhin als Protrusionen
Uber der gesamten Oberflache der gebrochenen Kriechprobe zu sehen und sind nicht unbedingt ein Be-
weis fir das Vorhandensein der Versetzungssubstruktur (Abbildung 5-2).
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Abbildung 5-39. REM-SE-Bild im gedtzten Zustand eines Bereichs in der Nahe eines Mikrorisses des
HT450-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante. Kriechprobe, Priifparameter 600 °C / 225 MPa. Die ge-
richtete Zellstruktur ist zu sehen. Teilweise gerissene Korngrenzen (GB) und Schmelzbadgrenzen
(MPB) sind ebenfalls sichtbar. Reproduziert und modifiziert aus Avila Calderén et al. [102], lizensiert

nach CC BY 4.0, Copyright Elsevier (2022).

5.9.1.2 Untersuchungen aus unterbrochenen Kriechversuchen
Abbildung 5-40 stellt ausgewdhlte BF-STEM-Aufnahmen der Mikrostruktur des HT450-Zustands der
PBF-LB/M/316L-Variante (Abbildung 5-40a bis ¢) und der HR/316L-Variante (Abbildung 5-40d bis f)

90



5 Ergebnisse

nach Unterbrechung des Kriechversuchs (600 °C / 225 MPa) bei minimaler Kriechrate dar. Die entspre-
chenden Versuchsdauer bis zum Zeitpunkt der Unterbrechung waren 28,6 h (HT450) und 1340 h
(HR/316L).

Abbildung 5-40a und b wurden mit ZA [001] aufgenommen und die Bildebene liegt senkrecht zur
Ldngsachse der gerichteten Zellen. Dadurch eignen sie die Bilder zum Vergleich mit Abbildung 5-2b und
c. Abbildung 5-40c weist eine [011] ZA auf und die Bildebene liegt parallel zur Langsachse der Verset-
zungszellen, was den Vergleich mit Abbildung 5-6a ermdglicht.

a,b) )
(0] ‘,/'\j [oo1]

[001]

[oo) 24 [oo1

Abbildung 5-40. Ausgewdhlte BF-STEM-Aufnahmen der Mikrostruktur nach Unterbrechung des
Kriechversuchs bei 600 °C / 225 MPa beim Erreichen der minimalen Kriechrate. a), b), ¢) HT450-Zu-
stand der PBF-LB/M/316L-Variante, d), e), f) HR/316L-Variante. SGB: Subkorngrenzen, schwarze
Pfeile ohne Text: Partikel (HT450) bzw. Zellbildung (HR/316L), griine Pfeile ohne Text: Bereiche der
Zellwande (CW) mit héherer Versetzungsdichte.

Der markanteste Unterschied im Vergleich zum unverformten Ausgangszustand (Abbildung 5-2b und c
und Abbildung 5-6a) ist die geringere Versetzungsdichte an den Zellwanden. AuRerdem sind die Ver-
setzungen an den Zellwanden nicht gleichmallig verteilt. Es sind lokal Bereiche zu beobachten, die eine
hohere Versetzungsdichte aufweisen. Diese Bereiche sind durch einen stdrkeren Kontrast zu erkennen
und hauptsachlich aber nicht nur an Tripelpunkten zu finden (siehe griine Pfeile). Bei Abbildung 5-40c
(mit ZA [01]) ist zudem zu erkennen, dass diese lokale Anderung der Versetzungsdichte nicht nur quer
zur Ldngsachse der Zellstrukturen auftritt, sondern sich auch in Langsrichtung der gerichteten Zellen
ausbreitet. Diese lokal geringere Versetzungsdichte an den Zellwanden wurde nachtraglich auch im
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Zustand vor der mechanischen Belastung beobachtet; dort aber viel weniger ausgepragt (siehe Abbil-
dung 5-6a). Ein weiterer Unterschied besteht darin, dass im Zellinneren die Versetzungsdichte quali-
tativ kleiner erscheint, insgesamt weniger Versetzungskndulen zu sehen sind und die Versetzungen
ldngere Wege zuriicklegen, was daran erkennbar ist, dass die Versetzungslinien in Abbildung 5-40c
klarer definiert und langer als in Abbildung 5-6¢ sind. Die Abnahme der Versetzungsdichte an den Zell-
wanden und die Auflosung der Versetzungskndulen bewirken, qualitativ betrachtet, eine insgesamt
niedrigere Versetzungsdichte, was an dem starkem Kontrast und heller erscheinendem Zellinneren in
Abbildung 5-40a zu erkennen ist.

Die weiteren charakteristischen Merkmale der Mikrostruktur auf dieser Skala sind offenbar unveran-
dert. Der Mittelwert der ZellgroRe hat im Vergleich zum Ausgangszustand (Abbildung 5-2) leicht zu-
genommen: 707 + 518 nm vs. 662 + 370 nm. Die Streuung ist aber grofd und er bleibt weiterhin unter
1 pm, daher wird die Anderung als nicht signifikativ bewertet. Insgesamt wurden bei der Auswertung
33 Zellen bertcksichtigt (Zellen des mittleren Subkorns in Abbildung 5-40a). Die Subkorngrenzen sind
weiterhin als schmale und klar definierte Grenzen zwischen Regionen unterschiedlicher Helligkeiten
(unterschiedliche Subkérner) zu erkennen. Die Zellwanddicke liegt weiterhin unter 100 nm. Die lokalen
Mikrosegregationen von Cr und Mo an den Zellwdnden sowie die ausgeschiedenen Nanopartikeln
(Si- und Mn- Oxide), welche sowohl im Zellinneren als auch an den Zellwénden zu finden sind, sind
weiterhin vorhanden. Die lokalen Mikrosegregationen an den Zellwanden sind in diesem Fall aufgrund
der lokal niedrigere Versetzungsdichte besser sichtbar als in Abbildung 5-2c und Abbildung 5-6c.

Abbildung 5-40d bis f zeigen reprdsentative Aufnahmen der HR/316L-Variante nach Kriechbelastung.
Abbildung 5-40d und e haben ZA = [011] und sind dadurch mit Abbildung 5-40a und b vergleichbar. Ab-
bildung 5-40f hat ZA = [112] und ist dadurch mit Abbildung 5-2e und f vergleichbar.

Bei der HR/316L-Variante ist die Versetzungsdichte nach Kriechbeanspruchung insgesamt deutlich hé-
her als im Ausgangszustand, Abbildung 5-2e und f. Im Vergleich zu der derjenigen PBF-LB/M/316L-
Variante vor und nach der Kriechbeanspruchung (Abbildung 5-2b und c und Abbildung 5-40a bis c) ist
sie insgesamt qualitativ betrachtet dhnlich. Die Versetzungen sind aber homogener verteilt. Dennach
scheinen die Versetzungen (i) dazu zu neigen, sich in Zellen anzuordnen, und (ii) eine gewisse Zeiligkeit
mit Bereichen mit weniger Versetzungen zu bilden (siehe schwarze Pfeile in Abbildung 5-40d und e).
Aulerdem befinden sich die Versetzungen nicht mehr auf Reihen entlang einiger wenigen Gleitebenen
lokalisiert und Partialversetzungen sind nicht mehr so deutlich sichtbar wie in Abbildung 5-2e und f.

Schlief3lich konnten die in Abbildung 5-38 dargestellten Cr- und Mo-reichen Ausscheidungen in dem
unterbrochenen Zustand bei der PBF-LB/M/316L-Variante weder im Gewindebereich noch im verform-
ten Bereich schliissig nachgewiesen werden (Ergebnisse nicht gezeigt). Kleinste Hohlraume (Abbildung
5-3e) konnten in dem unterbrochenen Zustand auch nicht festgestellt werden. Generell kann man aber
nicht ausschlielRen, wie bereits im vorigen Abschnitt erwdhnt, dass die in Abbildung 5-38 gezeigten
Ausscheidungen sich zum Teil mit den kleinsten Hohlrdumen/Ausscheidungen von Abbildung 5-3e ab-
decken. Bei der HR/316L-Variante konnten mittels EBSD dhnlich wie im gebrochenen Zustand nach
Kriechbeanspruchung sowohl im Gewindebereich als auch im verformten Bereich Karbide vom Typ
My3Cs an Stellen indiziert werden, wo auch Delta-Ferrit vorhanden ist. Sigma-Phase wurde nicht fest-
gestellt.

5.9.2 PBF-LB/M/316L/HT900-Werkstoffzustand

5.9.2.1 Post-Morterm Untersuchungen

Die Entwicklung der Textur anhand von Polfiguren (Abbildung 5-41a), der KorngroRen- (Abbildung
5-41b) und der Missorientierungsverteilung (Abbildung 5-41c) nach Kriechbelastung bei
600 °C / 225 MPa fiir den HTS00-Zustand wird in Abbildung 5-41 zusammengefasst dargestellt.
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Abbildung 5-41. Entwicklung ausgewdhlter mikrostruktureller Merkmale des HTS00-Zustands nach
Kriechbelastung. a) Polfiguren zur Darstellung der Textur (REM-EBSD), b) Missorientierungs- und
c) KorngroRenverteilungen (REM-EBSD).

In Abbildung 5-41a (links) ist die Textur im Gewindebereich, in der Mitte im verformten Bereich
(ca. 20 mm von der Bruchkante entfernt) und auf der rechten Seite im Bereich der Bruchkante darge-
stellt. Im Gewindebereich ldsst sich keine wesentliche Anderung der Hauptmerkmale der Textur in Be-
zug auf den Zustand vor der Kriechbelastung feststellen (siehe Abbildung 5-4c). Weiterhin sind die
charakteristische {110}-Texturkomponente in der Aufbaurichtung (z-Achse) sowie die {100}-Textur-
komponente in den Richtungen der Scanvektoren (x- und y-Achsen) vorhanden. Im Gegensatz dazu ist
sowohl im verformten Bereich als auch im Bereich der Bruchkante eine Abnahme der Intensitdt der
{110}-Texturkomponente in der Aufbaurichtung (z-Achse) zu erkennen. Nahe der Bruchkante ist sie so-
gar fast komplett verschwunden. Die {100}-Texturkomponente in den Richtungen der Scanvektoren (x-
und y-Achsen) bleibt im verformten Bereich nahezu unverandert und nimmt nahe der Bruchkante etwa
einen Intensitatspunkt ab.

In Abbildung 5-41b werden die Missarientierungsverteilungen und in Abbildung 5-41c die Korngréfien-
verteilungen dargestellt. Zum Vergleich sind die bereits in Abbildung 5-4d und e gezeigten Daten des
Zustands vor mechanischer Belastung gezeigt (in orange). Bei sowohl dem Erscheinungsbild der Miss-
orientierungsverteilung (Abbildung 5-41b) als auch der Verteilung und dem Mittelwert der KorngroRe
(Abbildung 5-41c) gibt es insgesamt keine signifikante Anderung. Bei der Missorientierungsverteilung
liegt das Maximum nach wie vor in der Klasse 2° bis 3° und ein zweites lokales Maximum mit etwa
1,5 % Haufigkeit befindet sich um die 45° MO (schwarzer Pfeil). Weiterhin liegen etwa 50 % der Miss-
orientierungswinkel unter 15°.

Uber die Ergebnisse in Abbildung 5-41 hinaus und wie in dem Fall der Probe des HT450-Zustands wur-
denin allen untersuchten Bereichen (Gewindebereich, verformter Bereich, Bruchkante) Cr- und Mo-rei-
chen Ausscheidungen im Submikrometerbereich nachgewiesen (Ergebnisse nicht gezeigt).
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5.9.2.2 Untersuchungen aus unterbrochenen Versuchen

Abbildung 5-42 stellt ausgewdhlte BF-STEM-Aufnahmen der Mikrostruktur nach Unterbrechung des
Kriechversuchs bei der minimalen Kriechrate dar. Die Versuchsdauer war 23,3 h. Alle Abbildungen ha-
ben ZA = [011] und die Bildebene liegt diagonal zur Langsachse der urspriinglichen gerichteten Zellen,
was den Vergleich mit Abbildung 5-6¢ erméglicht.

In diesem Fall ist kein sehr ausgeprdgter Unterschied im Vergleich zum Zustand vor der mechanischen
Beanspruchung (Abbildung 5-6b und c) zu erkennen. Die Zellwande (CW), wenn erkennbar (siehe
schwarze Pfeile), sind weiterhin im Vergleich zum HT450-Zustand (Abbildung 5-2b und ¢, und Abbil-
dung 5-6a) insgesamt weniger ausgepragt schmaler weniger diffus und weniger kontinuierlich und be-
stehen offenbar nicht mehr aus Versetzungskndulen, sondern aus eher irreguldren Versetzungsnetz-
werken. Die Subkorngrenzen (SGBs) sind weiterhin als eher schmal und klar definierte Grenzen und
einzelne Subkorner durch Helligkeitsunterschiede zu erkennen. In Abbildung 5-42c sind sie (SGB) als
reguldre Anordnungen Versetzungen gleicher Art zu erkennen. Die lokalen Mikrosegregationen von Cr
und Mo an den Zellwdnden sind nicht vorhanden. Partikel (siehe Pfeile ohne Text), weiterhin Si- und
Mn- Oxide (mit EDX punktuellen Messungen bestatigt), sind weiterhin offenbar haufiger und auch an
Zellwanden zu finden. Ferner ist eine Wechselwirkung der Versetzungen mit den Partikeln an mehreren
Stellen festzustellen.

a,b,c)

AL T ETT N S im \' ; y 100 nm
Abbildung 5-42. Ausgewahlte BF-STEM-Aufnahmen der Mikrostruktur nach Unterbrechung des
Kriechversuchs bei 600 °C / 225 MPa beim Erreichen der minimalen Kriechrate bei dem HT900-Zu-
stand. SGB: Subkorngrenzen, Pfeile ohne Text: Partikel.

Die in Abbildung 5-4f (Zustand vor Kriechbeanspruchung) dargestellten Cr- und Mo-reichen Ausschei-
dungen konnten in dem unterbrochenen Zustand nur im Gewindebereich nachgewiesen werden (Er-
gebnisse nicht gezeigt). Da sie aber sowohl im Gewindebereich als auch im Zustand vor der Kriechbe-
anspruchung vorhanden sind, ist ihr Vorhandensein im verformten Bereich nicht auszuschlief3en.
SchlieRlich ist hervarzuheben, dass das Aussehen der Cr- und Mo-reichen Ausscheidungen in beiden
untersuchten PBF-LB/M/316L-Zustanden sowohl vor als auch nach Kriechbelastung unterschiedlich ist
(vgl. Abbildung 5-3d, Abbildung 5-38 mit Abbildung 5-4f). An dem HTS00-Zustand treten sie eher iso-
liert und, obwohl dennoch an Korngrenzen, nicht tendenziell nebeneinander entlang dieser auf.
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6 Diskussion

In diesem Kapitel werden die im Kapitel 5 prdsentierten Ergebnisse diskutiert. Abschnitt 6.1 befasst
sich mit der Homogenitdtspriufung der PBF-LB/M/316L-Rohlinge. Abschnitt 6.2 enthdlt eine allge-
meine Diskussion der Ergebnisse der Ausgangsmikrostruktur und des mechanischen Verhaltens. Letz-
teres mit Fokus auf die ermittelten Kennwerte und den Vergleich mit der aktuellen Literatur, ohne in
Detail auf die Schadigung- und Verformungsmechanismen einzugehen, welche im Abschnitt 6.3 fir
die LCF- und Kriechversuche diskutiert werden. SchlieRRlich wird im Abschnitt 6.4 der Einfluss der
HTS00-Wdrmebehandlung auf die Mikrostruktur und die mechanischen Eigenschaften des zuvor bei
450°C wdrmebehandelten Zustands mit Fokus auf das Kriechverhalten behandelt.

6.1 Homogenitdtsprifung der PBF-LB/M/316L/HT450-Rohlinge
Dieser Abschnitt befasst sich mit der Homogenitdtspriifung der aufgebauten Rohlinge im HT450-Zu-
stand der PBF-LB/M/316L-Variante innerhalb der durchgefiihrten Baujobs.

Der Begriff Homogenitat bezieht sich auf die erreichte Prozessqualitdt in Bezug auf die Reproduzier-
barkeit der Mikrostruktur und die Eigenschaften (i) entlang der Bauhohe, (ii) zwischen einzelnen Posi-
tionen auf einer Bauplatte und (iii) sowie zwischen Baujobs (siehe Abbildung 4-1). Anderungen in der
Mikrostruktur und den mechanischen Eigenschaften sind in diesen drei Fallen bekanntlich nicht aus-
zuschlieRen [189, 225, 234].

Wahrend in dieser Arbeit die lokale Variation der Eigenschaften tiber die Bauhéhe (i) so gut wie méglich
durch die Herstellung von nicht-endkonturnahen Rohlingen mit gleicher Geometrie (Turm bzw. Wand)
berticksichtigt wurde (siehe Abschnitt 4.1) und fir die PBF-LB/M/316L-Variante anhand Harteuntersu-
chungen nachgewiesen wurde (siehe Abschnitt 5.2), kann andererseits eine Variation aufgrund unter-
schiedlicher Positionen innerhalb einer Bauplatte (ii) und unterschiedlicher Baujobs (iii) weniger gut
ausgeschlossen werden. Eine weitere Analyse zur Homogenitatsprifung ist deshalb erforderlich. Es
wird davon ausgegangen, dass die Homogenitdt tber die Hohe nach der HT900-Wdarmebehandlung
erhalten bleibt.

Die weitere Analyse erfolgt durch die Auswertung einer ausgewdhlten Anzahl von Ergebnissen, welche
die Abdeckung dieser zwei Fdlle durch die Lage der urspringlichen Rohlinge, aus denen Probekorper
bzw. metallographische Probenstiicke hergestellt wurden, sicherstellt. Dabei werden Hartemessungen
(siehe Abschnitt 5.2) und Untersuchungen der Mikrostruktur (siehe Abschnitt 5.1), sowie Ergebnisse
aus Zugversuchen (siehe Abschnitt 5.3) und Wiederholungsversuchen (Zug-, LCF- , und Kriechversu-
che; siehe Abschnitte 5.3, 5.5 und 5.6) in Betracht gezogen. Ein ahnlicher Ansatz zur Homogenitats-
prifung wurde bereits bei anderem Material und AM-Fertigungsprozess (Ti-6Al-4V, DED-L) im Rah-
men des Forschungsprojekts, in dem diese Arbeit stattfand, verwendet, siehe [101].

Tabelle 6-1 stellt die zuvor erwdhnten Ergebnisse in Verbindung mit der Lage der urspriinglichen Roh-
linge (Position / Baujob, siehe Abbildung 4-1) zusammen, aus denen die entsprechenden Probekdrper
stammen. Aus Platzgriinden werden in der Tabelle nur Ergebnisse aus Turmen gezeigt. Dennoch gelten
die Ergebnisse auch fiir Wande. Es wird zwischen nachgewiesener und angenommener Homogenitat
unterschieden (siehe FuRnote in Tabelle 6-1). Die nachgewiesene Homogenitat bezieht sich auf Falle,
bei denen Versuche gleicher Art vorhanden sind. Die angenommene Homogenitat basiert einerseits auf
dem bekannten Zusammenhang der mechanischen Eigenschaften einschlielllich der Harte mit dem
Geflige, auch fiir PBF-LB/M/316L [59], und andererseits auf der bekannten positiven Korrelation zwi-
schen Harte und Festigkeit, welche bereits fiir mehrere Legierungen einschlielRlich Stahle berichtet
wurde [235-239]. Diese tabellarische Darstellung stellt den Nachweis der Homogenitatspriifung hin-
sichtlich einzelner Positionen auf einer Bauplatte (i) sowie zwischen Baujobs (iii) fiir die HT450- und
HTS00-Zustdnde dar. Das Ergebnis deutet darauf hin, dass die verwendete Fertigungsstrategie dafir
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gesorgt hat, dass alle Rohlinge derselben thermischen Geschichte unterworfen wurden, was zu Roh-
lingen mit homogenem Geflige und homogenen mechanischen Eigenschaften gefihrt hat.

Der Nachweis der Homogenitat zwischen Ergebnissen aus Versuchen gleicher Art basiert bei den Har-
temessungen und den RT-Zugversuchen (siehe Abbildung 5-8, Abbildung 5-10) auf dem Vergleich der
maximalen relativen Differenz zwischen einzelnen Versuchsergebnissen mit der Messunsicherheit und
bei den LCF- sowie Kriechwiederholungsversuchen (siehe Abbildung 5-13, Abbildung 5-14, Abbildung
5-15, Abbildung 5-24) auf der geringen Streuung bzw. der hohen Reproduzierbarkeit der Ergebnisse.
Die prozentualen Unterschiede zwischen den Einzelwerten von R,,, betragen bei Raumtemperatur ma-
ximal 0,8 % (622 MPa fiir 13 / 12 vs. 627 MPa fiir 16 / 4; Position / Baujob, siehe Abbildung 4-1). Diese
Werte sind kleiner als alle Einzelwerte von Uy, (+ 1,2 % bei allen Zugversuchen), was darauf hinweist,
dass Ry, nicht signifikant variiert. Dies gilt nicht nur fir die Tirme, sondern auch fir die R,,,-Werte aus
unterschiedlichen Wanden, bei denen die maximale prozentuale Abweichung 1,5 % (statt 0,8 %) und
damit immer noch weniger als + 1,2 % (Uy,) betragt.

Die Herstellung von rechteckigen Rohlingen (= Tiirme und Wande) anstelle von endkonturnahen Roh-
lingen ermoglichte es, Variationen in der Mikrostruktur entlang der Bauhohe, welche durch geometri-
sche Veranderungen in der Baurichtung zustande kommen [189], von vornherein auszuschlieRen und
ist vermutlich auch fir die erreichte Homogenitdt innerhalb und zwischen den einzelnen Baujobs von
grolRer Bedeutung. Denn alle aufgebauten Rohlinge haben offensichtlich die gleiche thermische Ge-
schichte durchlaufen.

Tabelle 6-1. Homogenitatsprifung des PBF-LB/M/316L-Prozesses. P: Position und B: Baujob (siehe Ab-
bildung 4-1). a.: Harte, b.: Mikrostruktur, c.: Zugversuch RT / DD1, d.: Zugversuch RT / MTS, e.: Kriechen
600 °C/ 225 MPa, f.: LCF 600 °C/ 1,3 %.

HT450 HTS00
f v Vv
e W W wWow
d y |y y y
C. y ¥
b. X a a a a a a a a a a a a a a a a
a X¥ X X a a x X X a a axx a
P 3 5510 7 15 16 4 4 12 7 8 10 4 8 9 9 10
B 1 1 4 4 4 3 3 3 16 13 2013 2 2013 2013 2013 2013 13 13

x: Nachgewiesene Homogenitdt; Mikrostruktur und Harte

y: Nachgewiesene Homogenitat; Zugversuche (Raumtemperatur)

w: Nachgewiesene Homogenitat; Kriechversuche

v: Nachgewiesene Homogenitat; LCF-Versuche

a: Angenommene Homogenitat (keine Untersuchungen durchgefiihrt) aufgrund der Korrelation Me-
chanischen Eigenschaften-Mikrostruktur

**. Angenommene Homogenitat aufgrund der Korrelation Zugfestigkeit, Harte (Untersuchung
durchgefiihrt) -Mikrostruktur

*: Messungen oben und unten. Metallographische Untersuchungen nicht gezeigt.

6.2 Ausgangsmikrostruktur und Mechanisches Verhalten

Dieser Abschnitt diskutiert die Ergebnisse beziiglich der Ausgangsmikrostruktur und des mechani-
schen Verhaltens. Der Fokus liegt auf den Ergebnissen der As-Built- und HT450-Zustdnde der PBF-
LB/M/316L-Variante. Der Effekt der HT900-Warmebehandlung wird im Abschnitt 6.4 behandelt. Zu-
ndchst werden im Abschnitt 6.2.1 die Ausgangsmikrostruktur, Hdrte und Zugversuchsverhalten disku-
tiert, danach wird im Abschnitt 6.2.2 auf das Low-Cycle-Fatigue-Verhalten eingegangen. SchlieRlich
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wird im Abschnitt 6.2.3 das Kriechverhalten behandelt. Die Diskussion des mechanischen Verhaltens
ist auf die ermittelten Kennwerte und den Vergleich mit aktuellen Literaturdaten fokussiert, ohne in
Detail auf die Schadigung- und Verformungsmechanismen (Abschnitt 6.3) zu gehen. Bei dem Zugver-
suchsverhalten, welches nicht im Fokus dieser Arbeit liegt, wird im Abschnitt 6.2.1 kurz auf die Verfes-
tigung- und Verformungsmechanismen eingegangen. Fir das LCF- und Kriechverhalten werden diese
im Abschnitt 6.3 ausfiihrlicher behandelt.

Vorab eine allgemeine Bemerkung: Es ist bekannt, dass erhthte Temperaturen die Zellstruktur desta-
bilisieren und auflosen konnen (siehe Abschnitt 2.4.1), wodurch sich die mechanischen Eigenschaften
(Zug, LCF, Kriechen) andern kénnen. Dieses Phanomen kann sowohl wahrend einer Warmebehandlung
als auch wdhrend der Aufheizphase vor Beginn der Versuchsdurchfiihrung bei erhéhten Temperaturen
auftreten. In dieser Arbeit hat die HT450-Warmebehandlung (450°C / 4 h) auf allen Langenskalen der
Mikrostruktur des Werkstoffzustands des As-Built-Zustands keine wesentlichen Anderungen verur-
sacht. Die Zellstruktur ist stabil geblieben. Die mechanischen Versuche bei erhthter Temperatur wur-
den bei 400 °C, 600 °C und 650 °C durchgefiihrt. Bei den Zug- und Kriechversuchen dauerte das Auf-
heizen etwa 2,5 Stunden und die Proben wurden vor der Versuchsdurchfiihrung etwa 1,5 Stunden bei
Priftemperatur gehalten. Bei den LCF-Versuchen dauerte es 5 min bis 10 min und die Haltezeit betrug
etwa 20 min. Aus der Literaturiibersicht (siehe Abschnitt 2.4) ist bekannt, dass die Zellstruktur bei
Wadrmebehandlungstemperaturen um die 800 °C an Stabilitdt verliert und dass fir eine vollstandige
Auflosung der Zellstruktur entweder hdhere Temperaturen oder langere Zeit als beispielsweise 1h bei
800 °Cerforderlich sind. Es ist daher verniinftig anzunehmen, dass die Zellstruktur zu Beginn nicht nur
der Warmzugversuche, sondern auch der LCF- und Kriechversuche vorhanden bleibt und dass sie bei
den gepriften Temperaturen immer noch eine Rolle bei der Verfestigung der Legierung spielt.

6.2.1 Mikrostruktur, Hdrte und Zugversuchsverhalten

In Ubereinstimmung mit der Literatur (siehe Abschnitt 2.2 und Abbildung 2-1) unterscheidet sich die
Mikrostruktur der untersuchten PBF-LB/M/316L-Variante erheblich von derjenigen der (konventionell
hergestellten) HR/316L-Variante. Die PBF-LB/M/316L-Mikrostruktur ist komplex und hierarchisch auf-
gebaut und ihre charakteristischen Merkmale erstrecken sich tiber mehrere Langenskalen. Die in dieser
Studie beobachtete hierarchische Mikrostruktur (Korn-, Subkorn- und Zellenldngenskalen von grob
etwa 100 pm, 10 pm bzw. 1 pm) und die damit verbundenen Merkmale (siehe Abschnitt 5.1) stimmen
mit der Literatur berein (siehe Abschnitt 2.2). Die fiir den Herstellungsprozess typische(n) Kornmor-
phologie, Grof3- und Kleinwinkelkorngrenzen, Schmelzbadgrenzen, kristallografische Textur, Ausschei-
dungen im Submikrometer-/Nanomalistab und Zellstruktur sind vorhanden.

Die Kornmorphologie korreliert mit der Scan-Strategie (vgl. Abbildung 4-1, Abbildung 5-1). Die Orientie-
rung der Korngrenzen in Bezug auf die Aufbaurichtung variiert mit dem durch die Lage der Schmelz-
badgrenzen (MPB) bedingten regelmaRigen Abstand. Die Lage der MPBs hangt wiederum mit den Ver-
laufen der Scanvektoren und somit mit der Scanstrategie zusammen. Tatsachlich fallt der unterste
Bereich der Schmelzbadgrenzen mit der Lage des Laserscans zusammen, wie in [16] grafisch hervorge-
hoben wird (siehe Abbildung 2-1b). Insgesamt wurde eine morphologische Periodizitat mit einer cha-
rakteristischen Lange von etwa der GréRe des Schraffurabstandes h (=120 pm) in den in der Ebene
senkrecht zur Aufbaurichtung liegenden Richtungen erreicht. Diese Periodizitat ist auch in den Schnitt-
ebenen parallel zur Baurichtung am Auftreten von parallelen Saulen aus gestapelten Kornern (kolum-
naren Bereichen) und den dazwischen liegenden interkolumnaren Bereichen zu erkennen, die eher lang-
lichen Korner bzw. Kornbereiche enthalten. In Ubereinstimmung mit der Literatur [78] sind in dieser
Studie kleine Missorientierungen bevorzugt in diesen interkolumnaren Bereichen zu finden (siehe Ab-
bildung 5-3d), welche wiederum mit den mittleren Bereichen der urspriinglichen Schmelzbadgrenzen
zusammenfallen. Die erhaltene kristallografische Textur, die durch eine {011}-Texturkomponente in der
Aufbaurichtung und {001}-Texturkomponenten in Richtung der Scan-Vektoren gekennzeichnet ist,
wurde in Literatur bisher oft fiir eine 90°-Laserscan-Rotationsstrategie berichtet [87]. Die Zellstruktur
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mit ihrer charakteristischen hohen Versetzungsdichte und der Mikrosegregation von Cr und Mo an den
Zellwénden ist typisch fiir kfz AM-Metalle [56, 62, 135, 152, 240]. Die in dem untersuchten Material
beobachtete ZellgroRe (Abbildung 5-2) und das nahezu versetzungsfreie Zellinnere stimmen gut mit
den in der Literatur angegebenen Werten tiberein [32, 56, 135, 178]. Bei den Nanopartikeln handelt es
sich wahrscheinlich um metastabile amorphe MnSiO; Rhodonite-artige Nanopartikeln [56, 70, 77-79].
Die Porositdt liegt deutlich unter 0,01 %. Diese geringe Porositdt ermdglicht die Isolierung und ein bes-
seres Verstdndnis der Auswirkungen anderer typischer Aspekte der Mikrostruktur auf die mechanische
Eigenschaften.

Insgesamt konnen zweidimensionale Aufnahmen und darin enthaltene einzelne Regionen eines Korns
aufgrund der unkonventionellen Kornmorphologie der Kérner je nach Schnittlage sehr unterschiedlich
aussehen. Diese Komplexitdt der Kornmorphologie, welche wiederum mit der Auswahl des kritischen
Missorientierungswertes zusammenhangt, verursacht einerseits bei den (2D) KorngroRenanalysen oft
hohe Streuungen bei KorngroRenangaben [14, 56, 159, 163, 241], wie es bei den Ergebnissen dieser Ar-
beit auch der Fall ist, und andererseits unterschiedliche Ansdtze zur Beschreibung der Kornmorpholo-
gie. Nicht selten wird z. B. von bimodalen Kornstrukturen gesprochen [163, 242-244]. Eine vollstandige
Beschreibung der Kornmorphologie wiirde eine 3D Analyse/Charakterisierung erfordern. Diese Heraus-
forderung bei der Charakterisierung von AM-Mikrostrukturen wurde von der AM-Community bereits
erkannt und es werden bereits Anstrengungen zur Standardisierung, z. B. der KorngréRenbeschrei-
bung, unternommen [245].

Der ermittelte Hartewert von 205 + 9 HV1 fiir die PBF-LB/M/316L-Variante (siehe Abbildung 5-8) fallt
in dem unteren Bereich der bis dato in der Literatur berichteten Werte (siehe Abschnitt 2.3.1) ohne
Differenzierung der Scan-Strategie. Die bei Raumtemperatur ermittelten Festigkeits- und Verfor-
mungskennwerte stimmen auch gut mit den bislang berichteten Werten in Literatur Gberein (siehe
Abschnitt 2.3.1). Die Mittelwerte der 0,2 % Dehngrenze und Zugfestigkeit des As-Built-Zustands
(505 MPa bzw. 618 MPa) und des HT450-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante
(500 MPa bzw. 620 MPa) befinden sich eher in dem unteren Bereich und die Bruchdehnung (70 % bzw.
62 %) eher in dem oberen Bereich der bislang berichteten Werte. Auch in Ubereinstimmung mit der
Literatur [103, 129, 141] ist das Spannungs-Dehnungs-Verhalten der As-Built- und HT450-Zustéande
nach dem FlieRen nahezu ideal plastisch und die 0,2 % Dehngrenze etwa doppelt so grolR wie bei der
HR/316L-Variante.

Die Abhangigkeit der Kennwerte aus den Zugversuchen mit steigender Priftemperatur passt ebenfalls
zu den bis dato vorhandenen Literatur-Erkenntnissen (siehe Abschnitt 2.3.1 und Abbildung 5-10a). Der
Trend bei der 0,2 % Dehngrenze ist ahnlich zu den Ergebnissen in [32, 79] und der bei Raumtemperatur
bestehende Unterschied zu den Literaturwerten bleibt (iber den gesamten Temperaturbereich annd-
hernd konstant. Der Trend bei der Zugfestigkeit ist ab 200 °C ebenfalls vergleichbar zum Trend in [32,
79], was mit ahnlichen Verfestigungsquotienten (siehe Abbildung 5-9) bei den hoheren Priiftempera-
turen zusammenhangt. Dies gilt auch fir die Bruchdehnung (Kreise in Abbildung 5-10); vor allem im
Vergleich zu Dryepondt et al. [32] bis 600 °C. Ansonsten stimmen die Verformungskennwerte generell
weniger gut mit der Literatur Uberein als die Festigkeitskennwerte. Dies kénnte zum einen aus der
bekannten Abhangigkeit der mechanischen Eigenschaften von den Prozessparametern und der Mikro-
struktur (siehe Abschnitt 2.3.1) resultieren, zum anderen aus der Tatsache, dass in der Literatur nicht
immer klar ist, um welchen Kennwert es sich genau handelt (z. B. Bruchdehnung vs. gesamte Extenso-
meter-Dehnung beim Bruch).

Das gezackte FlieRen wurde in der Literatur fiir diesen Werkstoff ebenfalls bei 600 °C [32, 140] und
500 °C [79] beobachtet und bei Letzterem auf dynamische Reckalterung (DSA) zuriickgefiihrt. Wenn
es durch DSA verursacht wird, wird das gezackte Verhalten als Portevin-LeChatelier-Effekt bezeichnet.
Das DSA-Phdnomen, oder dynamische Reckalterung, ist ein allgemeines Phdnomen in Metallen und
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wird in mehreren Quellen beschrieben. Es diffundieren die geldsten Atome, wie Kohlenstoff und Stick-
stoff, schneller als die Versetzungen und bilden Wolken von Zwischengitteratomen, die sie einschlie-
Ren. Daher nimmt die fur die Bewegung von Versetzungen notwendige Belastung zu. Wenn die Ver-
setzungen von den gel6sten Atomen losgerissen werden, sinkt die Belastung. Dieser Prozess wieder-
holt sich standig, wodurch die Zacken entstehen. Stickstoff spielt bei diesem Phdnomen eine wichti-
gere Rolle als Kohlenstoff, da er eine hohere Loslichkeit und einen hoheren Diffusionskoeffizienten
aufweist [246].

Der Zusammenhang zwischen der charakteristischen Mikrostruktur, die aus dem PBF-LB/M-Ferti-
gungsprozess resultiert, und den Zugversuchseigenschaften bei Raumtemperatur (deutlich hohere
Dehngrenze im Vergleich zur konventionell hergestellten 316L-Variante und hohe Verformungskenn-
werte bei Abwesenheit hoher Porositdt bei Raumtemperatur) ist bekannt (siehe Abschnitt 2.3.1) [56,
135]. AuRerdem ist bekannt, dass die beobachtete Festigkeit von PBF-LB/M/316L eine Kombination
aus mehreren Verfestisungsmechanismen ist, wobei die Zellstruktur und die damit verbundenen Ver-
setzungen eine entscheidende Rolle spielen [56, 65, 135]. Details dazu wurden im Abschnitt 2.3.1 zu-
sammengefasst. In der in dieser Arbeit untersuchten PBF-LB/M/316L-Variante, spielt tber die im Ab-
schnitt 2.3.1erwahnten zur Verfestigung beitragenden mikrostrukturellen Merkmale hinaus die Textur
ebenfalls eine Rolle. In einer verwandten Publikation [190] wurde namlich nachgewiesen, dass diese die
Richtungsabhdngigkeit des Zugversuchsverhaltens inkl. dem Verfestigungsverhalten beeinflusst.
SchlieRlich wird die von Chen et al. [68] hervorgehobene Rolle des Stickstoffs als moglicher Faktor fiir
die Verfestigung als vernachldssigbar angesehen, da der Unterschied im Stickstoffgehalt um eine Gro-
Renordnung geringer ist als der dort genannte Unterschied (0,032 % in der vorliegenden Arbeit vs.
1.2 % in der Studie von Chen et al.).

Hinsichtlich der Warmzugversuchsseigenschaften wird, wie bereits erwahnt, davon ausgegangen, dass
die Zellstruktur zu Beginn der Warmzugversuche erhalten bleibt und weiterhin eine Rolle bei der Ver-
festigung der Legierung spielt. Es wird daher angenommen, dass die Abnahme der 0,2 % Dehngrenze
und die immer noch hohere 0,2 % Dehngrenze im Vergleich zur HR/316L-Variante bei jeder Priiftem-
peratur zumindest teilweise auf -angenommen kleine- Veranderungen in der Zellstruktur zurtickzu-
fuhren sind. Tatsachlich ist die prozentuale Abnahme der 0,2 % Dehngrenze (Raumtemperatur vs. er-
héhte Temperatur) bei der HR/316L-Variante (ohne Zellstruktur) im Durchschnitt 1,5x hoher als bei der
PBF-LB/M/316L-Variante (siehe Tabelle D1im Anhang D). Ein weiterer Faktor konnte der Riickgang der
flr die Versetzungsbewegung benodtigten Energie mit dem Anstieg der Temperatur und die damit ver-
bundene Abschwachung des Pinning-Effekts zwischen Versetzungen innerhalb der Zellwande sein, wie
in [85] hervorgehoben wird. Bei den Verformungskennwerten konnte die Ursache der temperaturab-
hangigen Abnahme (i) eine Reduzierung der Zwillings-Aktivitat sowie (i) eine Temperatur-Abhangig-
keit der Entwicklung der Textur, wie von Dryepondt et al. [32] berichtet, sein (siehe Abschnitt 2.3.1),
und die unterschiedliche Tendenz von 600 °C auf 650 °C kénnte mit der geringeren Ausprdgung des
DSA-Effekts bei 650 °C (siehe Abbildung 5-9a) zusammenhdangen.

An dieser Stelle Iasst sich generell behaupten, dass die hthere Dehngrenze (sowohl bei Raum- als auch
bei Hochtemperatur) erlaubt, hthere Lasten aufzubringen, ochne das Material plastisch zu verformen,
was fiir die LCF und das Kriechverhalten von Vorteil sein kann.

6.2.2 Low-Cycle-Fatigue

Wie anhand Abbildung 5-13 gezeigt, weist die PBF-LB/M/316L-Variante bei den kleinsten Dehnungs-
schwingbreiten kiirzere Lebensdauer als die HR/316L-Variante auf. Bei Raumtemperatur ist das ver-
mutlich auf die vermehrte Erscheinung von Gleitbdndern und damit verbundene mehrfache Rissinitiie-
rung und bei 600 °C auf die interkristalline und vermutlich durch Oxidationsprozesse unterstiitzte Riss-
bildung (siehe Abbildung 5-30b) zurtickzuftihren.
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Abbildung 6-1 zeigt die Ergebnisse der LCF-Lebensdauer aus dieser Arbeit im Vergleich zu ausgewahl-
ten neusten Literaturergebnissen bis dato bei Raumtemperatur [14] und 550 °C [16]. Die Ergebnisse der
vorliegenden Arbeit stimmen gut mit den in Abbildung 6-1gezeigten Werten aus der Literatur berein,
welche bei Raumtemperatur (Daten aus [14]) wiederum mit weiteren (nicht gezeigten) Literaturergeb-
nissen ubereinstimmen [104, 160, 162, 247]. Bei Raumtemperatur sind die Lebensdauer (schwarze
Quadrate) tendenziell geringfiigig langer als die von Pelegatti et al. (lila Quadrate) [14] und bei 600 °C
(schwarze Sterne) sind sie (fiir Dehnungsschwingbreiten < 1,2 %) etwas kiirzer als die von Chen et al.
(zyanfarbige Sterne) [16], welche bei 550°C bestimmt wurden. Das anhand der
Wechselverformungskurven beobachtete zyklische Wechselverformungsverhalten (siehe Abbildung
5-15) stimmt sowohl bei der PBF-LB/M/316L-Variante als auch bei der HR/316L-Variante gut mit den
Ergebnissen von Pelegatti et al. (Raumtemperatur) [14] und Chen et al. (550 °C) [16] tiberein. Es gibt
aber einen Unterschied von etwa 50 MPa in den zyklischen Spannungen, welche bei den zitierten
Studien groRer sind. Dieser Unterschied ist von Beginn an vorhanden, setzt sich (bei Raum- und
Hochtemperatur) Gber die gesamte Lebensdauer fort und l&sst sich ebenfalls anhand der
unterschiedlichen Ermiidungskennwerte (cf. [14, 16, 45], Tabelle E2 im Anhang E) und bei
Raumtemperatur auch beim Vergleichen der monotonischen und ZSD-Kurven [14, 45] erkennen. Da
dieser Unterschied aber bei beiden Werkstoffvarianten (HT450 und HR/316L) besteht, sind die
niedrigeren zyklischen Spannungen in dieser Arbeit vermutlich vorwiegend auf Unterschiede in den
Versuchsparametern zuriickzufithren: bei Raumtemperatur (cf. [14, 45]) vermutlich die niedrigere
Dehnrate in der vorliegenden Arbeit und bei Hochtemperatur die zu erwartende hthere Dehngrenze bei
550 °Cin [16].
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Abbildung 6-1. Vergleich der LCF-Lebensdauer, Ny 199, des PBF-LB/HT450-Werkstoffzustandes mit
Literaturwerten.

Schliefdlich ist eine vergleichende Diskussion der Dehnungs-Wohler-Diagramme anhand der
Ubergangslebensdauer (Ny-Werte der C-M-B-Auswertung in Abbildung 5-17a und b) mit Daten aus der
Literatur interessant. Denn generell sind die Np--Werte der PBF-LB/M/316L-Variante grofler als die in
der Literatur [14, 16] berichteten Werte (ca. 2x so groRl bei Raum- und mehr als 3x so grol} bei
Hochtemperatur). Das heil3t, bei der in der vorliegenden Arbeit untersuchten PBF-LB/M/316L-Variante
bestimmt die plastische Komponente der Verformung die Lebensdauer iiber einen gréfReren Bereich,
als bei den in der Literatur untersuchten Werkstoffen. Der Grund dafir kénnte die in den zitierten
Studien hoheren Dehngrenzen bei monotoner Belastung und die zyklischen Spannungen sein.
AuRerdem kénnte die zyklische Dehngrenze von Bedeutung sein, welche bei Pelegatti et al. [14] gréRer
als in der vorliegenden Studie ist. Bei einer niedrigeren Dehngrenze (diese Studie) erfahrt das Material
mehr plastische Verformung bei der selben Dehnungsamplitude. Daher scheint es sinnvoll zu
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argumentieren, dass der plastische Anteil der Dehnungsamplitude, welcher in dieser Studie aufgrund
der geringeren Dehngrenze grofler als bei den zitierten Studien ist, eine wichtigere Rolle bei der
Lebensdauer spielt, wie die Nr-Werte andeuten. Die hoheren Dehngrenzen bei den zitierten Studien
konnten auf (i) eine kleinere Schichtdicke (30 pm [16] bzw. 25 pm [14] vs. 50 pm in der vorliegenden
Studie), (i) die senkrecht zur Aufbaurichtung liegende Belastungsrichtung bei Chen et al. [16] und (iii)
die von Pelegatti et al. [14] verwendete ,/sland“ Scan-Strategie zuriickzufiithren sein, welche
beispielsweise auch bei PBF-LB/M/316L in [65] eine héhere Dehngrenze als in der vorliegenden Studie
liefert. Eine hohere 0,2 % Dehngrenze bei kleinerer Schichtdicke (Ergebnisse nicht gezeigt) und
horizontalen Proben (siehe [190]) wurde fiir das untersuchte Material im Rahmen des Projekts AGILs
nachgewiesen.

6.2.3 Kriechen

Die Bruchzeiten aus Abbildung 5-20 werden in Abbildung 6-2 mit denen verschiedener Autoren fir die
PBF-LB/M/316L-Variante und die HR/316L-Variante verglichen. Die Warmdehngrenzen (siehe Abbil-
dung 5-10a und Tabelle F1im Anhang F) sind als horizontale Linien dargestellt. Aufgrund der héheren
Warmdehngrenzen der PBF-LB/M/316L-Variante im Vergleich zur HR/316L-Variante wird deutlich,
dass die HR/316L-Variante in den Kriechversuchen oberhalb und die PBF-LB/M/316L-Variante unter-
halb ihrer jeweiligen Warmdehngrenze belastet wurden (siehe horizontale Linien in Abbildung 6-2;
schwarz: HT450 und blau: HR/16L). Die Anwendung von Prifspannungen oberhalb der Warmdehn-
grenze (HR/316L) ist aus praktischer Sicht fragwiirdig, da kriechkritische Bauteile in der Regel mog-
lichst wenig plastisch verformt werden sollten. Die gewahlten Priifspannungen sind jedoch in der Lite-
ratur gebrduchlich, fihren zu verniinftigen Bruchzeiten und ermdglichen einen Vergleich mit den ver-
fligbaren Literaturdaten zur Kriechlebensdauer.
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Abbildung 6-2. Bruchzeiten (Kriechversuche) im Vergleich zu Literaturdaten. Reproduziert aus
Avila Calderdn et al. [102], lizensiert nach CC BY 4.0, Copyright Elsevier (2022).

Bezuliglich der Bruchzeiten stimmen die Ergebnisse der HR/316L-Variante sehr gut mit den Ergebnissen
von konventionell hergestelltem 316LN mit 0,086 % N von Sasikala et al. [48] (iberein (blaue Kreuze
und x), wenn man den leicht unterschiedlichen Stickstoffgehalt beriicksichtigt. An dieser Stelle sei noch
einmal erwahnt, dass fir konventionell hergestellten nichtrostenden Stahl 316L berichtet wurde, dass
die Kohlenstoff- und Stickstoffgehalte das LCF- und Kriechverhalten beeinflussen, siehe Abschnitte
2.3.2 und 2.3.3. Bei der PBF-LB/M/316L-Variante stimmen ebenfalls sehr gut die Bruchzeiten der vor-
liegenden Studie mit den vorhandenen Literaturwerten iiberein, insbesondere mit den von Li et al. [178]
berichteten Bruchzeiten (gestrichelte Linien, schwarze Kreuze, schwarze Pluszeichen). Auflerdem
scheinen die Daten der vorliegenden Studie der Tendenz der Bruchzeiten der bei niedrigeren Priifspan-
nungen untersuchten vertikalen Proben aus der Studie von Williams et al. [119] (schwarze halbgefiillte
Dreiecke) und Yoon et al. [1739] (schwarze halbgefiillte Quadrate) zu folgen, trotz z. B. der unterschied-
lichen Spannungszustande in den gekerbten Priifkorpern aus der Studie von Williams et al. [119].
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Die kirzeren Bruchzeiten und die kirzere Dauer der einzelnen Kriechphasen, insbesondere von der pri-
madren Kriechphase, kénnen einen Nachteil der PBF-LB/M/316L-Variante gegeniiber der HR/316L-Va-
riante darstellen. Die kiirzere Dauer der einzelnen Kriechphasen und die geringere Kriechduktilitat sind
auf unterschiedliche Kriechmechanismen zuriickzuftihren. Im Abschnitt 6.3 werden die Verfor-
mung- und Schadigungsmechanismen diskutiert.

Die minimale Kriechrate, é,, ist ein wichtiger Auslegungsparameter. Informationen wie die Spannung,
die eine bestimmte minimale Kriechrate erzeugt, werden in der Regel aus Versuchsdaten ermittelt.
Daher wird im Folgenden die Abhangigkeit der minimalen Kriechrate von der Priifspannung analysiert.
Die Kriechrate hangt von der Priifspannung und der Priiftemperatur ab. Es ist bekannt, dass im mitt-
leren Spannungsbereich (wie hier untersucht) die Spannungsabhangigkeit der minimalen Kriechrate
einem Potenzgesetz, Gleichung 6-1, mit angemessener Genauigkeit folgt [246].

é5(0) = C - (R)" 6-1

Aus Gleichung 6-1kann in einer logarithmischen Darstellung der minimalen Kriechrate in Abhdngigkeit
von der Priifspannung fiir eine konstante Priiftemperatur ein linearer Zusammenhang angepasst wer-
den, Gleichung 6-2.

logé; =logA+nlogR 6-2

Die Steigung dieser Geraden stellt den Spannungsexponenten, n, dar und definiert die Abhangigkeit
der minimalen Kriechrate von der Priifspannung bei einer bestimmten Priftemperatur. Die Werte fir
n werden hier zwar fir den Literaturvergleich ermittelt, aber nicht weiter im Hinblick auf die Kriechme-
chanismen interpretiert. Eine ausfihrliche Diskussion tber den Kriechverformungsmechanismus er-
folgt im Abschnitt 6.3.1.2.

Die Spannungsexponenten, die unter Verwendung der Priifspannung R, anstelle der tatsdchlich auf-
tretende Priifspannung R in Gleichungen 6-1und 6-2, n,, berechnet wurden, sind in Abbildung 6-3 dar-
gestellt. Die Berechnung mit R,ermdglicht einen Vergleich mit Literaturdaten. Da die Kriechversuche
in dieser Studie jedoch unter konstanter Kraft durchgefiihrt wurden, nimmt die Spannung mit zuneh-
mender Prifdauer und gesamter Extensometer-Dehnung zu, wdhrend sich der Querschnitt des Priif-
kdrpers verringert. Das bedeutet, dass zu dem Zeitpunkt, an dem die minimale Kriechrate erreicht wird,
die tatsachlich auftretende Prifspannung hoher ist. Letzteres ist insbesondere bei der HR/316L-Vari-
ante der Fall, welche eine starkere Querschnittsreduzierung als die PBF-LB/M/316L-Variante erfahrt,
wie die Werte der Zeitbrucheinschnirung, Z,,, in Tabelle F1 im Anhang F zeigen. Die tatsdchlichen
Spannungen bei minimaler Kriechrate, R, kénnen aber fiir jeden Versuch berechnet werden und mit
Hilfe von R kann man die Spannungsexponenten, n, neu berechnen. Details zur Berechnung von R und
den einzelnen Werten fiir n und R finden sich in [102]. Wie erwartet unterscheiden sich die Spannungs-
exponenten der PBF-LB/M/316L-Variante aufgrund der geringeren Querschnittsreduzierung nicht sig-
nifikant. Bei der HR/316L-Variante sind die n-Werte im Durchschnitt 10 % niedriger als der n,-Wert.
Die tatsdchlichen Spannungen bei minimaler Kriechrate bei der HR/316L-Variante sind im Durchschnitt
20 MPa héher als die angelegten Priifspannungen, wahrend bei der PBF-LB/M/316L-Variante R, und
R fast gleich sind. Zusammenfassend ldasst sich sagen, dass eine Korrektur der angelegten Priifspan-
nungen die vergleichende Analyse des Kriechverhaltens zwischen den beiden untersuchten Werkstoff-
varianten trotz der Querschnittsreduzierung der HR/316L-Variante nicht beeintrdchtigt.
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Abbildung 6-3. Minimale Kriechrate in Abhdngigkeit von der Prifspannung. HT450-Zustand der PBF-
LB/M/316L-Variante (schwarz) vs. HR/316L-Variante (blau). Literaturdaten sind zum Vergleich gezeigt.
Die Spannungsexponenten wurden mit R, berechnet (siehe Gl. 6-1 und 6-2). Reproduziert aus
Avila Calderdn et al. [102], lizensiert nach CC BY 4.0, Copyright Elsevier (2022).

Die Abhdngigkeit der minimalen Kriechrate von der Priifspannung ist in Abbildung 6-3 fiir beide ge-
prifte Werkstoffe und Temperaturen zusammen mit Literaturdaten dargestellt. Abbildung 6-3 zeigt,
dass die PBF-LB/M/316L-Variante (schwarze offene und halbgefiillte Kreise) kleinere Spannungsexpo-
nenten (6,5 bzw. 8,2; schwarze offene und halbgefiillte Kreise) im Vergleich zur HR/316L-Variante (17,6
bzw. 19,3; blaue offene und halbgefillte Kreise) aufweist. Die Spannungsabhangigkeit der minimalen
Kriechrate ist bei der PBF-LB/M/316L-Variante schwacher ausgepragt. AulRerdem zeigt Abbildung 6-3,
dass bei jeder Priftemperatur die minimalen Kriechraten beider Werkstoffvarianten fiir die gleichen
Prifspannungen ahnlich sein kdnnen, z. B. bei 600 °C / 250 MPa und 650 °C / 200 MPa. Dariiber hinaus
zeigt Abbildung 6-3, dass eine Erhdhung der Priftemperatur die Spannungsexponenten fir beide
Werkstoffvarianten leicht erhtht. Beim Vergleich mit Literaturdaten sind die Spannungsexponenten
der PBF-LB/M/316L-Variante tendenziell kleiner als die Vergleichsdaten mit Ausnahme von Williams
et al. [119]. AuRerdem sind die minimalen Kriechraten der PBF-LB/M/316L-Variante mindestens eine
CroRenordnung niedriger als diejenigen in den Literaturdaten. Bei der HR/316L-Variante sind sie eben-
falls um fast eine GroRRenordnung niedriger; die Spannungsexponenten jedoch hoher.

Wilshire und Willis [248] wiesen darauf hin, dass Anderungen in der Mikrostruktur (z. B. aufgrund einer
partiellen Lésungsglihung) zu einer groRen Streuung der Ergebnisse fiihren konnen. Sie gabenn = 8
fir T = 575 °C an, sowohl fiir eine I6sungsgeglithte konventionell hergestellte 316-Variante als auch fiir
denselben Werkstoff, der aber bei Raumtemperatur vorgespannt wurde. Es ist daher zu erwarten, dass
in der vorliegenden Studie die Unterschiede in der Mikrostruktur teilweise die Unterschiede in den
Spannungsexponenten, auch im Vergleich zu den Literaturdaten, erkldren kénnen. In der Studie von
Sasikala et al. [48] wurde beispielsweise das Material (konventionell hergestellte Werkstoffvariante)
im lésungsgeglithten Zustand geprift, enthielt Delta-Ferrit in einer austenitischen Matrix und hatte
eine gleichachsige Kornstruktur mit einer mittleren Korngréfle von 88 um (gegentiber 30 ym in dieser
Arbeit). Die von Li et al. [178] und Yoon et al. [179] berichteten ZellgroRen in PBF-LB/M/316L sind denen
der vorliegenden Studie ahnlich. Im Gegensatz dazu unterscheidet sich die saulenférmige Kornmor-
phologie, die zwischen ihren Studien und der Studie von Williams et al. [119] &hnlich ist, von der Korn-
morphologie in der vorliegenden Studie. So weist die Kornmorphologie in [119, 178, 179] nicht die in
Abbildung 5-1 sichtbare schachbrettartige Kornmorphologie auf und die Form der Kérner scheint eher
der des interkolumnaren Bereichs zu entsprechen. Uber Unterschiede in der Mikrostruktur hinaus
kénnte auch der unterschiedliche Stickstoffgehalt eine Rolle spielen. Mathew et al. [51] haben namlich
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gezeigt, dass eine Erhohung des Stickstoffgehalts zu kleineren Spannungsexponenten fiihrt. Der un-
terschiedliche Stickstoffgehalt kénnte teilweise die h6heren Spannungsexponenten der Ergebnisse der
HR/316L-Variante der vorliegenden Studie (0,045% N) im Vergleich zu Sasikala et al. [48]
(0,086 Gew.- % N) und den kleineren Spannungsexponenten der PBF-LB/M/316L-Variante dieser Stu-
die (0,077 Gew.- % N) im Vergleich zu den Daten von Li et al. [178] (0,067 % N) und zu den Daten der
HR/316L-Variante erkldren.

6.3 Analyse des Verformung- und Schadigungsverhaltens

Dieser Abschnitt stellt eine weiterfiihrende Diskussion der Ergebnisse aus den LCF- und Kriechversu-
chen dar. Der Fokus liegt hierbei auf dem Einfluss der Mikrostruktur auf das mechanische Verhalten.
Die Ergebnisse der Entwicklung der Mikrostruktur unter Belastung (Abschnitt 5.9) werden entspre-
chend nicht getrennt, sondern in Zusammenhang mit dem Verformungs- bzw. Schddigungsverhalten
diskutiert. Der Abschnitt ist in zwei Teile untergliedert: Abschnitt 6.3.1 beschaftigt sich mit der Diskus-
sion des Verformungsverhaltens und Abschnitt 6.3.2 mit der des Schadigungsverhaltens. Dabei wird
jeweils zundchst auf das LCF- und anschliellend auf das Kriechverhalten eingegangen. Das Verhalten
im Zugversuch wird ausschlieRlich an ausgewahlten Stellen in Zusammenhang mit den Letzten be-
handelt. Der Fokus liegt auf den Ergebnissen der As-Built und HT450-Zustande. Der Effekt der HT900-
Warmebehandlung (HTS00-Zustand) wird im Abschnitt 6.4 behandelt. Verformungs- und Schadi-
gungsmechanismen sind nicht unmittelbar trennbar. Dennoch wurde diese Trennung angestrebt, um
die Diskussion und generell das gesamte Verstdndnis des mechanischen Verhaltens zu erleichtern. An
manchen Stellen werden trotzdem Beziige auf den jeweiligen anderen Abschnitt hergestellt.

Davor wird aber in Bezug Gleichung 6-3 die Stapelfehlerenergie (SFE) adressiert und abgeschatzt, denn
sie stellt eine Materialeigenschaft dar, welche sowohl das Verformungs- als auch das Schadigungsver-
halten bei LCF- und Kriechbelastung in allgemeiner Hinsicht betreffen kann. Die SFE steht im Zusam-
menhang mit der chemischen Zusammensetzung und dem Einfluss der Zwischengitteratome (insbe-
sondere C und N) auf das Ausscheidungsverhalten und kann durch aufwandige TEM-Untersuchungen
guantitativ bestimmt werden. In dieser Arbeit wird sie zu Vergleichszwecken auf der Grundlage der
chemischen Zusammensetzung mit Hilfe der von Schramm et al. [249] fir austenitische Stahle vorge-
schlagenen Gleichung 6-3 abgeschdtzt. Diese Gleichung beriicksichtigt den Gehalt an Verunreinigungen
und Zwischengitteratomen, wie z. B, C, N, Si, P, S, Co, sowie an Ni, Cr, Mn und Mo. Der Einfluss der
Zwischengitteratome wird durch die negative Konstante am Anfang der Gleichung dargestellt [249].

SFE = —53+6,2wt.% Ni + 0,7 wt.% Cr + 3,2 wt. % Mn + 9,3 wt. % Mo [m]/m?] 6-3

Basierend auf Gl. 6-3 ist die abgeschatzte SFE der HR/316L-Variante (44,4 m)/m?) niedriger als die der
PBF-LB/M/316L-Variante (62,9 mJ/m?). Dies stimmt gut mit dem Vorhandensein von mehr Partialver-
setzungen bei der HR/316L-Variante als bei der PBF-LB/M/316L-Variante im Ausgangszustand tberein
(Abbildung 5-2).

6.3.1 Verformungsverhalten

In diesem Abschnitt wird das Verformungsverhalten diskutiert (LCF im Abschnitt 6.3.1.1 und Kriechen
im Abschnitt 6.3.1.2). Davor wird aber in Bezug auf Abbildung 6-4 die prozentuale Verteilung der Miss-
orientierungen und deren Entwicklung (siehe Abbildung 5-3a und Abbildung 5-4d) in den PBF-
LB/M/316L-Varianten (HT450, HT900) und der HR/316L-Variante adressiert, da sie das Verformungs-
verhalten in allgemeiner Hinsicht betreffen kann, denn Missarientierungen stellen ein Hindernis fir die
Versetzungsbewegung innerhalb des Kristalls dar. Die PBF-LB/M/316L-Variante weist deutlich mehr
MQOs <15° auf als die HR/316L-Variante (siehe Abbildung 5-3a). Diese Tatsache stellt einer der pragnan-
testen Unterschiede der beiden Mikrostrukturen dar. Die Entwicklung der Anteile an Missorientierungs-
verteilung kann als ein Hinweis auf Verzerrungen des Gitters interpretiert werden [250-253], was sich
generell durch plastische Verformung bemerkbar machen kann. Deshalb ist eine genauere Betrachtung
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der Entwicklung der kumulierten Haufigkeit der korrelativen Missarientierungen zwischen 2° und 15°
nach mechanischer Belastung wert und wird im ndchsten Absatz allgemein vorgestellt und in den Ab-
schnitten 6.3.1.1und 6.3.1.2 einzeln weiter diskutiert. Im Abschnitt 5.1.1 wurde aufierdem erwahnt, dass
Missorientierungen zwischen 2° und 15° den LAGBs entsprechen und wie im Abschnitt 2.3.1 erwahnt
sind LAGBs einer der Hauptbeitragende fiir die Verfestigung dieser Legierung [16, 76] und ihre Annihi-
lation wurde als eine der Ursachen fir das Entfestigungsverhalten wahrend der LCF-Belastung bei
550 °C angenommen [16].

Abbildung 6-4 zeigt die Entwicklung der kumulierten Haufigkeit der korrelativen Missarientierungen
fir die untersuchten Zustdnde (HT450, HT900) der PBF-LB/M/316L-Variante sowie fiir die HR/316L-
Variante. Die einzelnen Verteilungen und Werte der kumulierten Haufigkeit vor und nach der mechani-
schen Belastung wurden bereits in den jeweiligen Abschnitten im Ergebniskapitel (Kapitel 5) darge-
stellt (siehe cum. fin Abbildung 5-3a, Abbildung 5-4d, Abbildung 5-37e, und Abbildung 5-41b). Die ku-
mulierte Haufigkeit stellt die Summe der Haufigkeiten der Missorientierungs-Klassen bis 15° dar (Win-
kel-Grenze fir die Unterscheidung zwischen LAGBs und HAGBSs). Beispielsweise bedeutet eine kumu-
lierte Haufigkeit von 0,3, dass 30 % aller Missorientierungen kleiner als 15° und 70 % grofer als 15°
sind. Bei den Zustdnden vor mechanischer Belastung entspricht die kumulierte Haufigkeit im Wesent-
lichen dem Anteil an LAGBs. Nach mechanischer Belastung schliefit dieser Wert auch Missorientierun-
gen ein, welche durch Verzerrungen des Gitters und Verformungsmechanismen entstehen kdnnen. Bei
der HR/316L-Variante (blaue Symbole, unten) ist eine deutliche Zunahme des Anteils an MO-Werten
zwischen 2° und 15° nach Kriechbelastung bei 600 °C / 225 MPa festzustellen, und diese Zunahme geht
mit der Veranderung der Textur, der Formanderung der Korner (Abbildung 5-35) und den im Vergleich
zum HT450-Zustand hoheren Werten der Kriechdehnung (siehe Tabelle F1im Anhang F) einher. Die
Anderungen beim HT450-Zustand (schwarze Symbole) sind weniger ausgeprégt als bei der HR/316L-
Variante. AuRerdem sind die Ergebnisse bei den PBF-LB/M/316L-Zustanden generell empfindlicher
gegeniiber der genauen rdumlichen Lage des Schliffs. Trotz bestmoglicher Durchfiihrung der
Messungen konnte eine geringe praparationsbedingte Streuung nicht vermieden werden (siehe z. B.
Datenreihe ,HT450").

Cumulative frequency (-/-)
0.0 0.2 0.4 0.6 0.8 1.0

As-Builtq o
HT450 ™
HT900
LCF HT450 RT clamping region o
LCF HT450 RT deformed region mi}
LCF HT450 600°C deformed region im]
Creep HT450 threaded region o
Creep HT450 deformed region 0

Creep HT900 threaded region
Creep HT900 deformed region
HR initial condition 4

o

HR creep deformed region 4 o
HR creep deformed region - next to fracture - O

Abbildung 6-4. Entwicklung der kumulierten Haufigkeit der karrelativen Missorientierungswerte zwi-
schen 2° und 15° im Vergleich. Beim Einspannbereich (c/amping region) wurde eine Region vermessen,
die nicht unter (Druck-)Spannung stand.

6.311 LCF

Die im Vergleich zur HR/316L-Variante hohere maximale Spannung der PBF-LB/M/316L-Variante
(HT450-Zustand) am Beginn der LCF-Belastung (siehe Abbildung 5-15) hangt unmittelbar mit der ho-
heren 0,2 % Dehngrenze (etwa 2x so groR wie bei der HR/316L-Variante, siehe Abbildung 5-9, Abbil-
dung 5-10 und Tabelle D1im Anhang D) und dem unterschiedlichen Verfestigungsverhalten zusammen.
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Dass bei der PBF-LB/M/316L-Variante tber den gréRten Teil der Lebensdauer die zyklischen Spannun-
gen hoher als bei der HR/316L-Variante sind, ist vorteilhaft aus der Anwendungsperspektive, wie von
[16] angedeutet. Es bedeutet namlich, dass in einem zyklisch belasteten Bauteil bei einer gegebenen
auftretenden Spannungsamplitude weniger Dehnung bzw. Verformung entwickelt wird. Das Material
ldsst sich also unter zyklischer Belastung schwieriger verformen, was beispielsweise bei Baugruppen
mit engen Konstruktionstoleranzen von Vorteil ist. Dieser Unterschied in den zyklischen Spannungen
bzw. Vorteil wird mit ansteigender Priiftemperatur durch die kombinierte Wirkung von der ausgeprdg-
ten Anfangsverfestigung der HR/316L-Variante und der Entfestigung der PBF-LB/M/316L-Variante
geringer. Aullerdem dandern sich die zyklischen Spannungen mit steigender Priiftemperatur von 400 °C
auf 600 °C nur wenig, was in Ubereinstimmung mit der Arbeit von Prasad et al. [47] auf einem Verfes-
tigungseffekt infolge von DSA liegen kann.

Dass die Anfangsverfestigung in der Regel mit zunehmender Dehnungsschwingbreite ansteigt, unter-
stiitzt die Hypothese von Chen et al. [16], dass sie mit der gréReren plastischen Verformung korreliert,
die bei hoheren Dehnungsschwingbreiten zunimmt. Der Grad der Entfestigung kann (Abbildung 5-15d)
mit den anhand der Hystereseschleifen ermittelten Kennwerten zusammenhdngen. Eine physikali-
sche/mikrostrukturelle Erkldrung wird in kommenden Absdtzen diskutiert. Die Abhdngigkeit dieser
Kennwerte (Aep und %) van Ae; bei halber Lebensdauer und von der Priiftemperatur wurde anhand
Abbildung 5-14d (Abschnitt 5.5.2) dargestellt. Obwohl eine positive Korrelation der Entfestigung mit
z. B. Aey, sinnvollist und bereits in der Literatur fiir andere Werkstoffe berichtet wurde, beispielsweise
in [227], korrelieren Ae,, bzw. W, nicht unmittelbar mit dem Grad der Entfestigung. Vielmehr muss der
Grad der Entfestigung, wenn z. B. fiir Modellierungszwecke interessant, in diesem Fall als eine Funk-
tion von Ae,, und W, und moglicherweise auch von den zyklischen E-Modulen betrachtet werden. Die
einzelnen Werte fir Ae,, W, und die zyklischen E-Module sind im in Tabelle F1im Anhang F zu finden.

Das Wechselverformungsverhalten des HT450-Zustands ist durch eine Anfangsverfestigung gefolgt
von einer kontinuierlichen Entfestigung charakterisiert, welche bis zum Auftreten der zum Versagen
flihrenden Entfestigung stattfindet. Eine mikrostrukturelle Erklarung fiir das beobachtete Wechsel-
verformungsverhalten beider untersuchten Werkstoffvarianten (siehe Abbildung 5-15 und Abbildung
5-16) beispielsweise anhand von unterbrochenen Versuchen und TEM-Untersuchungen lag auRRerhalb
des Rahmens dieser Arbeit. Dennoch werden in den ndchsten Absatzen Hypothesen dazu anhand der
Ergebnisse des mechanischen Verhaltens sowie der Literatur aufgestellt und diskutiert, was eine Er-
gdnzung zu den bis dato bestehenden Bemihungen darstellt, das Wechselverformungsverhalten zu
erklaren (siehe Abschnitt 2.3.2) [16, 36, 104, 163, 166, 167, 174, 175] und die Hinweise fiir weiterfiihrende
Studien legt.

Bei der HR/316L-Variante stimmt das beobachtete Wechselverformungsverhalten mit den Ergebnis-
sen aus der Literatur [37, 39] sehr gut (iberein. Daher wird angenommen, dass die in 2.1 zusammenge-
fassten bisherigen Erkenntnisse bezlglich der mikrostrukturellen Erklarung in diesem Fall auch gelten
(siehe 2.1). Bei der PBF-LB/M/316L-Variante stimmt das beobachtete Wechselverformungsverhalten
ebenfalls mit der vorhandenen Literatur sowohl bei Raum- als auch bei Hochtemperatur (iberein [16,
104].

Pelegatti et al. [14] haben an As-Built-Proben und Yu et al. [159] an sowohl As-Built als auch span-
nungsarm geglithten Proben (600 °C / 4 h) aus PBF-LB/M/316L-Varianten eine ahnliche Entwicklung
der Mittelspannung bei Raumtemperatur wie in dieser Studie (Abbildung 5-16) beobachtet. In der Ar-
beit von Pelegatti et al [14] wurde sie auf Riickspannungen zuriickgefiihrt, die durch Eigenspannungen
vom Typ Il und Il aufgrund von Versetzungsanhdufungen an Korngrenzen und Zellwanden verursacht
werden [110]. In der Arbeit von Yu et al. [159] hingegen wurde er auf den Einfluss von hohen makrosko-
pischen Eigenspannungen vom Typ | zuriickgefiihrt, die in ihrer Arbeit durch die Warmebehandlung
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nicht relaxiert sind, wie es von den Autoren experimentell bewiesen wurde. Die Ergebnisse der vorlie-
genden Arbeit deuten eher auf Zustimmung der Hypothese von Pelegatti et al. hin, also eine Korrela-
tion der Mittelspannung mit Eigenspannungen vom Typ Il und Ill, denn die Anfangswerte der Mit-
telspannung in Abbildung 5-16 korrelieren weder bei der PBF-LB/M/316L-Variante noch bei der
HR/316L-Variante mit den gemessenen Werten der Oberflachen-Eigenspannungen (HR/316L-Variante
etwa -400 MPa. PBF-LB/M/316L-Variante etwa -20 MPa), welche aufgrund der verwendeten Technik
Eigenspannungen des Typs | und Il zu erwarten sind [254, 255].

Die Anfangsverfestigung bei PBF-LB/M/316L wurde in [16] auf die groRe plastische Verformung bei
hoherer Dehnungsamplitude und bei HR/316L in [37] auf die dadurch verursachte Erhéhung der Ge-
samtversetzungsdichte zurtickgefiihrt. Die Ergebnisse dieser Studie deuten auch darauf hin (siehe Ab-
bildung 5-14d und Abbildung 5-15d).

Wie im Abschnitt 2.3.2 erwdhnt, wurde von Chen et al. [16] das Entfestigungsverhalten der PBF-
LB/M/316L-Variante auf folgende Aspekte der mikrostrukturellen Entwicklung zuriickgefuhrt: (i) Ver-
groberung der Zellstruktur, (i) Texturentwicklung, (iii) Abnahme der geometrisch notwendigen Verset-
zungen (GND, engl. Geometrically Necessary Dislocation) und (iv) Abnahme der Anzahl der Kleinwinkel-
korngrenzen.

Punkt (iv) kann zum Teil auf Grundlage der Abbildung 6-4 diskutiert werden. Bei Raumtemperatur ist
die Entwicklung der kumulierten Haufigkeit der MO-Werte (Einspannbereich (clamping region) vs.
verformter Bereich) nicht signifikant. Bei 600 °C / 1,6 % steigt sie dagegen um etwa 0,1 an. Dieses
Ergebnis widerspricht auf den ersten Blick dem Ergebnis von Chen et al. bzw. steht dem Punkt (iv)
entgegen. Dennoch ist eine Korrelation zwischen der Multiplikation von LAGBs mit einer Entfestigung
eher nicht plausibel. Auflerdem muss beriicksichtigt werden, dass die Anfangsverfestigung tatsdchlich
bei 600 °C /1,6 % am groften ist (siehe Abbildung 5-15d), was auch eine Ursache fiir die erhéhte ku-
mulierte Haufigkeit der MO-Werte sein kann. Punkt (iv) kann also, in Abwesenheit von belastbaren
experimentellen Nachweisen, als eine mdgliche Ursache fir die Entfestigung vor allem bei Hochtem-
peratur-Ermidung nicht ausgeschlossen werden. Weiterfiihrende Untersuchungen (TEM, EBSD) sind
notwendig, um die Ursache der Steigerung der MO-Werte und den Zusammenhang mit dem Verfor-
mungsmechanismus zu kldaren.

Beziiglich Punkt (i) wurde in der vorliegenden Studie keine Veranderung der Textur beobachtet (siehe
Abbildung 5-3, Abbildung 5-37), was an unterschiedlichen Ausgangstexturen und Probenlage zwischen
dieser und der Studie von Chen et al. [16] liegen kann (die Textur-Entwicklung war dort von {111} parallel
zur Lastrichtung zu {001} parallel zur Lastrichtung). Ein Effekt der Texturentwicklung auf die Entfesti-
gung wird in dieser Studie deshalb ausgeschlossen. Beziiglich der Punkte (i) und (iii) gibt es in der vor-
liegenden Studie keine experimentellen Ergebnisse weder iiber eine Abnahme der GNDs (iii) noch tber
eine Vergréberung der gerichteten Zellen (i). Hierfir waren spezielle aufwendige EBSD- und TEM-Un-
tersuchungen notwendig, die im Rahmen dieser Arbeit nicht durchgefiihrt werden konnten. Uber Punkt
(i) wird aber trotzdem in einem spateren Absatz diskutiert. Zuerst wird aber im Folgenden iber den
Versetzungsgleitcharakter und die Verformungsmechanismen der Ermiidung diskutiert.

Der Versetzungsgleitcharakter kann ebenfalls eine Rolle bei den Wechselverformungsmechanismen
spielen. Bei Metallen und Legierungen unterscheidet man zwischen planarem und welligen Verset-
zungsgleitcharakter. Bei Ermidungsbeanspruchung kénnen je nach Versetzungsgleitcharakter unter-
schiedliche Versetzungsanordnungen entstehen. Die zwei Extreme sind planare bzw. wellige Verset-
zungsanordnungen [176, 177]. Bei Werkstoffen mit planarem Versetzungsgleitcharakter bzw. bei plana-
rem Gleiten sind die Versetzungen in Platten parallel zur primaren Gleitebene angeordnet [39] und
Cleitbander stellen dabei ein typisches Merkmal. Bei Werkstoffen mit welligem Versetzungsgleitcha-
rakter bzw. bei welligem Gleiten ist die wellige Versetzungsanordnung eine Folge des Quergleitens von
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Versetzungen [177]. In 316L dhnelt die wellige Versetzungsanordnung einer zelluldren Versetzungs-
struktur mit versetzungsreichen Adern und versetzungsarmen Regionen aufgrund der gleichzeitigen
Wirkung von zwei oder mehreren Gleitsystemen [37, 39]. Die Versetzungsanordnung der gerichteten
Zellstruktur der PBF-LB/M/316L-Variante dhnelt also einer welligen Versetzungsanordnung, die cha-
rakteristisch fiir welliges Cleiten ist.

Die Ergebnisse dieser Studie deuten darauf hin, dass bei Raumtemperatur, wo Cleitbdnder festgestellt
wurden, das planare Gleiten der Hauptverformungsmechanismus darstellt. Die Zellstruktur mit ihrer
welligen Versetzungsanordnung kénnte als eine Art Sattigungszustand agieren, wodurch das wellige
Gleiten unterdriickt bzw. das planare Gleiten geférdert wird und damit das Auftreten von Gleitbandern
(bei Raumtemperatur und 400 °C) erkldren kann. Wenn das planare Gleiten der Hauptverformungsme-
chanismus ist, konnte es zusammen mit der Zellstruktur aufgrund ihrer welligen Versetzungsanord-
nung die Ursache der Entfestigung der PBF-LB/M/316L-Variante (Hauptphase wahrend der Verfor-
mung) darstellen. Dass der Entfestigungsgrad mit zunehmender Dehnungsschwingbreite geringer wird
(Abbildung 5-15d), wobei auch wenigere Gleitbander und dadurch verursachte Nebenrisse festgestellt
wurden, unterstitzt die zuvor dargestellten Hypothese.

Mit steigender Priftemperatur wird hier davon ausgegangen, dass der bei Raumtemperatur beste-
hende eher planare Gleitcharakter sich zu einem eher welligen Gleitcharakter entwickelt, obwohl die
Zellstruktur noch vorhanden ist, wie Untersuchungen an der bei 600 °C / 1,6 % geprtften Probe (Er-
gebnisse nicht gezeigt) gezeigt haben. Das verringerte Auftreten von Gleitbdandern bei 600 °C, der ge-
ringer werdende Entfestigungsgrad mit zunehmender Priftemperatur (Abb. 5-15d) und eine Masing-
Analyse [176, 177] (Ergebnisse nicht gezeigt) unterstiitzen diese Hypothese. Hong et al. [43] haben eine
konventionell hergestellte kaltgezogene 316L-Variante untersucht. Diese wies eine durch das Kaltzie-
hen verursachte gleichmaRig verteilte und teilweise verkndulte Versetzungssubstruktur auf, welche
derjenigen der in dieser Studie untersuchten PBF-LB/M/316L-Variante sowohl hinsichtlich der Verset-
zungsdichte als auch der Versetzungsanordnung dhnelt. In ihrer Studie haben sie das Entfestigungs-
verhalten auf dynamische Erholung zurtickgefiihrt. Dies deutet darauf hin, dass bei der in dieser Studie
untersuchten PBF-LB/M/316L-Variante ebenfalls dynamische Erholung stattfindet. Die durch erhdhte
Temperaturen verursachten thermisch aktivierten Mechanismen der Verformung wie z. B. Quergleiten
von Schraubenversetzungen und Klettern von Stufenversetzungen werden auch als ein Verformungs-
mechanismus vermutet. Diese helfen Hindernisse fiir die Versetzungsbewegung zu Uberwinden,
wodurch das Versetzungsklettern verstarkt wird [43, 256] und das verringerte Auftreten von Gleitban-
dern sowie den eher welligen Gleitcharakter erklaren kann.

Die Stapelfehlerenergie (SFE) und der N-Gehalt beeinflussen den Gleitcharakter. Eine geringere SFE
begiinstigt das planare Gleiten [177]. Ein erhohter N-Gehalt fordert es ebenfalls, da er einerseits die SFE
senkt und andererseits durch seine interstitielle Natur das Quergleiten von Versetzungen hemmt [177].
Bei der PBF-LB/M/316L-Variante konkurrieren diese zwei Einflisse, da sie einen htheren N-Gehalt bei
einer gleichzeitig héheren SFE im Vergleich zur HR/316L-Variante hat (0,077 vs. 0,045 Gew.- % bzw.
62,9 m)/m? vs. 44,4 mJ/m?). Bei Hochtemperatur und tber den N-Gehalt und die SFE hinaus konnte
auch das Auftreten von DSA den Gleitcharakter von 316L beeinflussen. Einige Autoren [44, 47, 177]
haben in diesem Sinne die erhdhte Neigung zu planarem Gleiten darauf zurtickgefiihrt. Dies ist plausi-
bel, da DSA die Mobilitat der Zwischengitteratome fordert, was wiederum das Quergleiten der Verset-
zungen im Zusammenhang mit dem welligen Gleitcharakter lokal hemmen kdnnte. Bei Raumtempe-
ratur konnte also die interstitielle Natur von N zusdtzlich zur Zellstruktur trotz einer hoheren SFE eine
weitere Ursache fiir das planare Gleiten sein. Bei Hochtemperatur scheinen die in den vorangegangenen
Absatzen genannten Mechanismen der Hochtemperaturverformung den das planare Gleiten férdern-
den Effekt vom N-Gehalt und DSA zu Gbertreffen.
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Der experimentelle Beweis von Chen et al. [16] dariiber, dass die Vergréberung der gerichteten Zellen
eine Rolle spielt (i), welcher in ihrer Studie durch die Berticksichtigung der Hall-Petch-Beziehung ver-
stdrkt wird, ist umstritten. Denn es ist nicht klar, ob die Zellen immer bei derselben Orientierung ver-
messen wurden. Aullerdem sind die Unterschiede zwischen den gemessenen Zellgréfien nach ver-
schiedenen Dehnungsamplituden im Vergleich zu den dargestellten Streubdndern gering. In der vorlie-
genden Studie schneiden die Gleitbander, welche hauptsachlich bei Raumtemperatur festgestellt wur-
den, die Wande der Zellstruktur durch (detaillierte Ergebnisse nicht gezeigt, aber in Abbildung 5-28e
sichtbar). Dies steht im Gegensatz zu einem Hall-Petch-Verhalten, da es darauf hindeutet, dass sich
die Versetzungen auf diesen Ebenen transzellular bewegen kénnen, ohne von Zellwdnden behindert zu
werden, was den Abstand zwischen potenziellen Hindernissen unwichtig macht.

Bei den hoheren Priftemperaturen wurde in dieser Studie kein experimenteller Nachweis erbracht, der
gegen eine Hall-Petch-Beziehung in Verbindung mit der ZellgréRe spricht. Eine solche Korrelation kann
deshalb nicht ausgeschlossen werden. Ein Grund dafir ist, dass die Zellstruktur im gebrochenen Zu-
stand bei der bei 600 °C / 1,6 % untersuchten Probe im REM beobachtet wurde (Ergebnisse nicht ge-
zeigt). Ein weiterer maoglicher Grund betrifft den Verformungsmechanismus, welcher die angenom-
mene dynamische Erholung und thermisch aktivierte Mechanismen der Wechselverformung betrifft.
In kaltverformten Werkstoffen kann dynamische Erholung in den folgenden Fallen auftreten [17, 43,
46]: (i) wenn die Versetzungsannihilation gréRer als die Versetzungserzeugung ist, was zu einer Net-
toabnahme der Versetzungsdichte fuihrt und (ii) wenn eine Umordnung der zuvor gebildeten Verset-
zungsstruktur mit steigender Zyklenzahl stattfindet, was zu einer Zunahme des mittleren freien We-
ges der Versetzungen fiihrt. Punkt (ii) unterstiitzt die Hypothese von Chen et al. [16], dass die Ver-
griberung der gerichteten Zellen eine Rolle spielt. Dariiber hinaus fiihren nach Polak [39, 256] die ther-
misch aktivierten Mechanismen bei erhohter Temperatur (wie z. B. Quergleiten und Klettern) in
kfz-Metallen, welche dazu neigen, nach zyklischer Beanspruchung bei Raumtemperatur wellige Ver-
setzungsstrukturen zu entwickeln [177], zu der Entwicklung einer einfacheren Versetzungsstruktur mit
gréllerem durchschnittlichen Abstand der versetzungsreichen Wande bzw. mit grofReren Zellen.

Schliefl3lich betreffen andere Verformungsmechanismen, tber die in der Literatur berichtet wurde, Sta-
pelfehler und Nanozwillinge [167]. Diese wurden bisher jedoch nur bei Raumtemperatur in kraftgere-
gelten Versuchen und bei Spannungsamplituden nachgewiesen, welche Dehnungsschwingbreiten im
Bereich zwischen 0,4 % und 0,6 % verursachten und deshalb eher dem unteren Bereich der Ae,-Werte
dieser Studie entsprechen. Dabei hat die gerichtete Zellstruktur keine groften Verdnderungen gesehen
und sowohl Stapelfehler als auch Nanozwillinge haben die Zellwande tiberwunden. Von diesen beiden
Mechanismen konnte vor allem die Bildung von Nanozwillingen, welche in [167] gegen Ende der Ermii-
dungslebensdauer beabachtet wurde, auch bei der in dieser Studie untersuchten PBF-LB/M/316L-Va-
riante relevant sein. Denn in der zitierten Studie, bei denen die Versuche kraftgeregelt und mit einer
Priifspannung unterhalb der 0,2 % Dehngrenze erfolgten, war die plastische Verformung gegen Ende
der Ermidungslebensdauer betrdchtlich und die Verformungsbedingungen waren daher mit denen in
der vorliegenden Studie anndhernd vergleichbar. Weitere Untersuchungen sind notwendig, um dies zu
klaren.

Generell sind die Einzelheiten des Zusammenhangs Mikrostruktur-Wechselverformungsverhalten
noch nicht vollstandig geklart. Weitere Untersuchungen auf kleinerer Skala und in unterbrochenen Zu-
standen sind notwendig, um ein besseres Verstdndnis des temperaturabhangigen Verformungsme-
chanismus und den Zusammenhang mit der Mikrostruktur aufzubauen. Dafiir kénnten sowohl einstu-
fige LCF als auch IST Versuche (engl. Incremental Step Test) in Frage kommen. IST-Versuche stellen
betriebsnahe Bedingungen dar, da dabei eine Belastung mit variabler Amplitude vorhanden ist.
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6.3.1.2 Kriechen

Der geringere plastische Anteil der gesamten Anfangs-Extensometer-Dehnung (HT450 vs. HR/316L,
siehe Abbildung 5-18) korreliert mit der bei den Pruftemperaturen der Kriechversuche (600 °C und
650 °C) etwa >2x héheren 0,2 % Dehngrenze (siehe Abbildung 5-10). Die héhere Warmdehngrenze der
PBF-LB/M316L-Variante erlaubt es, hdhere Lasten als bei der HR/316L-Variante aufzubringen, ohne
dass sie plastisch verformt wird (ahnlich wie bei den zyklischen Spannungen der LCF-Versuche).

Im Abschnitt 6.2.3 wurde erldutert, dass der Spannungsexponent, n, die Abhdngigkeit der minimalen
Kriechrate von der Prifspannung bei einer bestimmten Priftemperatur definiert. Bei einfachen Mo-
dellwerkstoffen (z. B. reinen Metallen) kann n im Sinne des stationaren Kriechansatzes interpretiert
werden, der auf der physikalischen Auffassung beruht, dass ein Verfestigungsprozess (z. B. Zunahme
der Versetzungsdichte) durch einen thermischen Erholungsprozess (z. B. klettergesteuerte Verset-
zungsannihilation) ausgeglichen wird, was zu einer dynamisch stationaren Mikrostruktur (z. B. mit
konstanter Versetzungsdichte) fiihrt [53]. Ein Spannungsexponent von 3 bis 5 ist fiir Modellwerkstoffe
(z. B. reine Metalle, bindre Legierungen) mit diffusionsgesteuerten Erholungs-Kriechprozessen verbun-
den [257, 258]. Bei technischen Legierungen kénnen die Exponenten jedoch deutlich héher sein. Au-
Rerdem liefert, wie in [257] erwdhnt, die Bestimmung von n in begrenzten Spannungs- und Tempera-
turbereichen nicht geniigend Informationen, um die Kriechprozesse genau zu bestimmen. In diesen
Fdllen hat n per se wenig physikalische Bedeutung und kann nicht zur Unterscheidung zwischen den
Mechanismen verwendet werden. Daher ist eine Interpretation der Exponenten in Bezug auf den Ver-
formungsmechanismus chne eine detaillierte Mikrostrukturuntersuchung moglicherweise nicht sinn-
voll und die Werte fur n (Abbildung 6-3) wurden daher nur fiir den Literaturvergleich ermittelt (siehe
Abschnitt 6.2.3) und werden nicht weiter im Hinblick auf den Kriechverformungsmechanismen inter-
pretiert.

Der Mechanismus der Kriechverformung wird in dieser Arbeit zundchst als der Mechanismus behandelt,
derin erster Linie die Anfangsbelastung und die primare Kriechphase bestimmt. Danach wird auch die
Verformung im Zusammenhang mit der tertiaren Kriechphase diskutiert. Es wird davon ausgegangen,
dass der Verformungsmechanismus der sekunddren Kriechphase teilweise durch konkurrierende Ver-
festigungs- und Erholungsmechanismen bestimmt wird und es ist nicht ausgeschlossen, dass die ter-
tidre Kriechphase und die damit verbundenen Schadigungsmechanismen bereits dort beginnen.

Die relative Lage der Prifspannungen in Bezug auf die Warmdehngrenzen beider Werkstoffvarianten
(siehe Abbildung 6-2) erklart die geringere gesamte Anfangs-Extensometer-Dehnung, e;;, und ihre ge-
ringere Spannungsabhangigkeit (siehe Abbildung 5-18a) sowie die tiberwiegend elastische Anfangsre-
aktion bei der PBF-LB/M/316L-Variante (siehe Abbildung 5-18b). Dieses Ergebnis stimmt gut mit einer
Beobachtung von Wilshire und Willis [248] iiberein, wonach eine Vorverformung von Kriechpriifkérpern
des Werkstoffs 316H bei Raumtemperatur die gesamte Anfangs-Extensometer-Dehnung beim Krie-
chen bei 575 °C auf fast Null reduziert hat. Sie fanden auch heraus, dass die gesamte Anfangs-Exten-
someter-Dehnung unabhangig von der Priifspannung wird, wenn die Vorverformung hoch genug ist,
um die plastische Anfangs-Extensometer-Dehnung zu eliminieren. Die geringe Temperaturabhdngig-
keit von e;; in beiden Materialien (siehe Abbildung 5-18a) kann durch &hnliche von der Temperatur un-
abhangige elastische Reaktionen verursacht werden, die in der Tat vorhanden sind und bei Auftragung
in einem Diagramm der Dehnung beim Aufbringen der Last bis zum Erreichen der Priifspannung, R,
deutlich werden (nicht gezeigt).

Die Dauer (Abbildung 5-21a und Abbildung 5-21b) der primaren Kriechphase sowie die damit einherge-
hende Kriechdehnung (Abbildung 5-19¢ und Abbildung 5-22) kénnen durch verschiedene Faktoren be-
einflusst werden. In den folgenden Abschnitten werden sie systematisch diskutiert. Die mit der Zell-
struktur verbundene Versetzungssubstruktur wird als einer dieser Faktoren angesehen [48,178], da sie
einem mikrostrukturellen Zustand dhnelt, der sich wdhrend des versetzungsdominierten Kriechens in
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einphasigen kristallinen Werkstoffen wdhrend der primaren Kriechphase bildet und sich bei der sekun-
daren Kriechphase voll entwickelt [259]. Daher ist es verniinftig zu argumentieren, dass die PBF-
LB/M/316L-Variante nur kurze Zeit und wenig Dehnung ben6tigt, um die typische Mikrostruktur, im
Sinne einer Versetzungssubstruktur, nach dem Ende einer primdren Kriechphase zu bilden. AuRerdem
entspricht diese Substruktur dem mikrostrukturellen Zustand eines kaltverformten Metalls (Verset-
zungsdichten in der GréRenordnung von 10" bis 10" m 2 wurden fiir PBF-LB/M/316L berichtet [62, 65]).
Dieser Zustand kann die Verfestigungskapazitat des Werkstoffs einschranken und somit eine kirzere
primdre Kriechphase und eine geringere primdre Kriechdehnung verursachen. Andere Autoren gehen
davon aus, dass entweder die Subkérner zusammen mit der hohen Versetzungsdichte im 316L-
SchweilRgut [48] oder die Versetzungszellstruktur der PBF-LB/M/316L-Variante [178] die Verfesti-
gungskapazitdt des Werkstoffs begrenzen und daher daflr verantwortlich sind, dass die minimale
Kriechrate schneller und bei geringeren Dehnungen erreicht wird.

Andererseits ist die HR/316L-Variante durch eine geringe Versetzungsdichte im Ausgangszustand ge-
kennzeichnet (Abbildung 5-2). Daher hat sie eine hohere Verfestigungskapazitat als die PBF-
LB/M/316L-Variante. Wenn die Priifspannung aufgebracht wird, nimmt die Versetzungsdichte allmah-
lich zu. In der primaren Kriechphase werden mehr Versetzungen erzeugt als durch Erholung entfernt
werden. Die zunehmende Versetzungsdichte fiihrt zu einem engmaschigeren Versetzungsnetz und da-
mit zu einer stdrkeren gegenseitigen Beeinflussung der Versetzungsbewegungen. Am Ende der pri-
madren Kriechphase stellt sich ein Gleichgewicht zwischen Versetzungserzeugung und Erholung ein. Bis
zu diesem Zeitpunkt werden jedoch im Vergleich zur PBF-LB/M/316L-Variante deutlich hthere
Kriechdehnungswerte erreicht (Abbildung 5-22) und mehr Zeit benotigt.

Aus den in den vorigen Absatzen genannten Grinden, einschlieRlich der unterstitzenden Literaturda-
ten und, da die mit der Zellstruktur verbundene Versetzungssubstruktur ein mikrostrukturelles Merk-
mal ist, das sich zwischen den beiden untersuchten Werkstoffvarianten erheblich unterscheidet, wird
sie als der Hauptfaktor angesehen, der den Kriechverformungsmechanismus wdhrend der primdren
Kriechphase bestimmt. Die Ahnlichkeit der minimalen Kriechraten bei einigen Spannungsniveaus in
Abbildung 6-3, z. B. bei 600 °C / 250 MPa und 650 °C / 200 MPa, deutet darauf hin, dass in beiden un-
tersuchten Werkstoffvarianten eine dhnliche Versetzungssubstruktur erreicht wird, unter der An-
nahme, dass sich in der HR/316L-Variante eine Substruktur einstellt, wie von Takeuchi et al. beschrie-
ben wurde [259]. Die kleineren Spannungsexponenten (geringere Spannungsabhangigkeit der minima-
len Kriechrate) der PBF-LB/M/316L-Variante im Vergleich zur HR/316L-Variante stitzen die Hypo-
these, dass die Versetzungssubstruktur den Hauptbeitrag zur minimalen Kriechrate und damit zur
Kriechfestigkeit der PBF-LB/M/316L-Variante leistet. Eine weitere Bestatigung dieser Hypothese auf
der Grundlage der Ergebnisse der unterbrochenen Versuche und der damit verbundenen TEM-Untersu-
chungen (siehe Abschnitte 5.9.1und 5.9.2) wird im Abschnitt 6.4 vorgestellt.

Abgesehen von der Versetzungssubstruktur wurden in der Literatur weitere Faktoren identifiziert, die
den Kriechverformungsmechanismus in der konventionell hergestellten 316L(N)-Variante beeinflussen
kénnen. Diese Faktoren hdngen in erster Linie mit der Chemie und den Phasen des Materials zusam-
men und decken sich grolRtenteils mit den fir das LCF-Verhalten genannten Faktoren. Dazu gehoren
die Stapelfehlerenergie (SFE), der N- und C-Gehalt und das Vorhandensein von Delta-Ferrit. In dieser
Arbeit haben beide Materialien nahezu den gleichen C-Gehalt (siehe Tabelle 4-1), und die PBF-
LB/M/316L-Variante weist kein Delta-Ferrit auf. Daher wird davon ausgegangen, dass sie fir die Un-
terschiede im Kriechverformungsverhalten nicht verantwortlich sind. Die Anwesenheit von Stickstoff
kann die Dauer der primdren und sekunddren Kriechphasen verlangern. Dabei kdnnen bereits geringe
Unterschiede von ca. 0,04 % eine Rolle spielen (fiir Details siehe z. B. [48-51, 260-262]). In dieser Studie
weist die PBF-LB/M/316L-Variante mit 0,077 Gew.- % N einen hoheren N-Gehalt auf als die HR/316L-
Variante mit 0,045 % N, und dennoch sind die primdren und sekunddren Kriechphasen kirzer. Diese
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Beobachtung deutet darauf hin, dass Stickstoff in dieser Studie keine wesentliche Rolle bei der Be-
stimmung des unterschiedlichen Kriechverformungsverhaltens spielt.

Es wird allgemein angenommen, dass die SFE ein wichtiger Parameter ist, der das Hochtemperatur-
Verformungsverhalten (Kriechen) von metallischen Werkstoffen beeinflusst. Sherby und Burke [263]
beschreiben diese Korrelation auf qualitative Weise. Bei kleineren SFE-Werten, vergroRert sich der Ab-
stand zwischen Teilversetzungen, da es einfacher ist, den Stapelfehler zwischen den Teilversetzungen
zu erzeugen. Die weit ausgedehnten Versetzungen haben dann Schwierigkeiten zu klettern, denn die
Teilversetzungen mussen sich erst verbinden, bevor ein Klettern moglich wird. Je weiter die Teilverset-
zungen voneinander entfernt sind, desto schwieriger ist der Erholungsprozess, so dass sich die Kriech-
rate proportional dazu verringert. Die erhéhte Schwierigkeit des Erholungsprozesses fiihrt potenziell
zu einer langeren Dauer der priméaren und sekundaren Kriechphasen [263]. Diese Interpretationen sind
jedoch mit Vorsicht zu genielRen, da bei hoheren Temperaturen, bei denen das Kriechen auftritt, der
scheinbare Wert der SFE ansteigt und eine Korrelation zwischen der Hochtemperatur-Kriechrate und
der bei Raumtemperatur ermittelten SFE von Legierungen fraglich ist, siehe [257].

Die geringere SFE der HR/316L-Variante kann also méglicherweise eine weitere Ursache fir die langere
Dauer der primdren und sekunddren Kriechphasen sein. Umgekehrt kann die héhere SFE der PBF-
LB/M/316L-Variante, zusdtzlich zu der zelluldren Struktur, als mégliche sekunddre Ursache fir die kiir-
zeren primdren und sekunddren Kriechphasen im Vergleich zur HR/316L-Variante angesehen werden,
vorausgesetzt, dass die SFE der HR/316L-Variante bei den Priiftemperaturen niedriger bleibt als die
der PBF-LB/M/316L-Variante.

Bisher hat sich die Diskussion auf die Kriechverformung fokussiert, die wahrend des primdren und se-
kunddren Kriechens stattfindet, sowie auf die dazu gehdrigen Verformungsvorgdnge, welche die mini-
male Kriechrate sowie die Dauer dieser Stadien und die darin entwickelte Kriechdehnung bestimmen.
Kriechverformung findet aber auch wahrend der tertidaren Phase statt, wobei die generelle Annahme
ist, dass sie sich hauptsachlich durch Schadigungsphanomene entwickelt [264], was anhand der bisher
dargestellten Ergebnisse (siehe Abschnitt 6.3.2.2) der Fall zu sein scheint. Im Folgenden werden mog-
liche Einflussfaktoren auf die Kriechdehnung in dieser Kriechphase diskutiert.

Die Entwicklung der Textur (vgl. Abbildung 5-3, Abbildung 5-37) hangt mit der Kriechduktilitdt zusam-
men. Bei der HR/316L-Variante korreliert die hohere Kriechdehnung gut mit einer ausgepragteren Ent-
wicklung der Textur. Die Kriechverformung verursacht eine Umordnung der Kornorientierung, welche
wiederum eine Entwicklung der Textur als Folge hat. Bei der PBF-LB/M/316L-Variante hingegen dn-
derten sich die Hauptkomponenten der Textur nicht. Die Umordnung der Kornorientierung ist fiir die
Kriechverformung in diesem Fall weniger relevant. Eine experimentelle Korrelation zwischen gréRReren
Dehnungen und einer starkeren Texturentwicklung wurde fiir PBF-LB/M/316L in der Arbeit von
Dryepondt et al. [32] festgestellt. Allerdings fiihrten die Autoren keine Kriechversuche, sondern Zug-
versuche bei Raum- und Hochtemperatur durch. Dabei wiesen alle verformten Proben eine starke {001}
und {111}-Fasertextur auf; ein bekanntes Verhalten fiir kfz-Systeme unter Zugbeanspruchung, das
durch Verformung durch Gleiten dominiert wird [32, 155] und welche auch bei der in dieser Studie un-
tersuchten HR/316L-Variante beobachtet wurde (siehe Abbildung 5-37b).

Die Entwicklung der kumulierten Haufigkeit der korrelativen Missorientierungen, welche exemplarisch
unter Kriechbelastung bei 600 °C / 225 MPa post-mortem untersucht wurde (siehe Abbildung 6-4),
kénnte auch mit dem Verformungsverhalten zusammenhdngen. Im unverformten Gewindebereich ist
eine leichte Zunahme der kumulierten Haufigkeit der korrelativen Missorientierungen festzustellen,
welche aber noch im Bereich der Streuung liegt. Im verformten Bereich steigt sie um @ber 0,1 an und
somit dhnlich zu dem Fall LCF bei 600 °C /1,6 % und zur HR/316L-Variante nach Kriechbelastung. Die
Zunahme des Anteils der kumulierten Haufigkeit der korrelativen Missorientierungen korreliert mit den
entwickelten Kriechdehnungen und tber die Gitterverzerrung aufgrund plastischer Verformung hinaus
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konnte sie auf eine Zunahme des Anteils an LAGBs hindeuten, was bisher in der Literatur nicht
berichtet wurde.

Aullerdem konnten die duktilen und spréden Merkmale auf der Bruchflache Hinweise darauf liefern,
dass sich die verschiedenen Bereiche der Mikrostruktur wie in einem Verbundwerkstoff unterschiedlich
stark verformen. Dies ist plausibel, da die lokalen Erstarrungsbedingungen des PBF-LB-Prozesses eine
lokale Variation der relativen Ausrichtung der gerichteten Zellen und damit moglicherweise eine lokale
Verteilung der Gleitsysteme (und damit des Schmid-Faktors) relativ zur Belastungsrichtung bewirken.
Das eher duktil aussehende Bruchbild in den interkolumnaren Bereichen (Abbildung 5-33) konnte also
darauf hindeuten, dass sich in diesen Bereichen wahrend des Kriechversuchs mehr Verformung
entwickelt (Abbildung 5-32 und Abbildung 5-33). Nach dieser Hypothese wirden sich die
interkolumnaren Bereiche verformen, wenn sich die Mikrorisse in den kolumnaren Bereichen zu 6ffnen
beginnen, um die Verformung auszugleichen, die iberwiegend durch die Risséffnung verursacht wird.

Dieser Hypothese wurde nachgegangen, indem ausgewahlte EBSD-Messungen vor und nach Belastung
sowohl im Kopf als auch im verformten Bereich der Kriechprobe durchgefiihrt und verglichen wurden.
Es wurden die Schmid-Faktorenkarten (Ergebnisse nicht gezeigt), und die KAM-Winkel-Karten (engl.
Kernel Average Misorientation) mit einem Kernel von 3 x 3 ausgewertet. Eine KAM-Winkelkarte zeigt
fir jeden Punkt den Mittelwert der Missaorientierungswinkel, die aus den Missorientierungen zwischen
dem gegebenen Kartenpunkt und der benachbarten Punkte berechnet werden [250]. Sie stellt eine
hdufig verwendete Art der Visualisierung der korrelierten Missorientierung mittels EBSD dar, was eine
Maoglichkeit zur Charakterisierung der lokalen Verformung in kristallinen Materialien darstellt.

Jede der Messstellen hatte Missorientierungen, die fiir die Textur des Materials reprdsentativ waren
({0} in Last-/Aufbaurichtung und {001} in Richtung der Scanvektoren; {001} iiberwiegend in den
interkolumnaren Bereichen). In dem verformten Bereich wurden ein bis zwei Messungen mit
unterschiedlicher Orientierung durchgefiihrt. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen lassen sich wie
folgt zusammenfassen: (i) der Schmid-Faktor ist gleichméaRig zwischen kolumnaren und
interkolumnaren Bereichen verteilt und (ii) die KAM-Winkel-Werte sind nicht lokalisiert, was auf einen
vergleichbaren Beitrag zur Gesamtverformung zwischen interkolumnaren und kolumnaren Bereichen
hindeutet. Punkt (i) impliziert, dass die duktilen Merkmale, die auf der Bruchflache zu sehen sind, zwar
mit der lokalen Ausrichtung der Zellstruktur korrelieren, aber nicht unbedingt mit einer stdrkeren
Verformung in diesen Regionen einhergehen.

Abbildung 6-5 zeigt ausgewdhlte Ergebnisse dieser Studie. Dabei handelt es sich um KAM-
Winkelkarten des Ausgangszustands (Abbildung 6-5a) und aus zwei unterschiedlichen Bereichen des
metallographischen  Schliffes der untersuchten gebrochenen Kriechprobe (Prifparameter
600 °C / 225 MPa): Gewindebereich (Abbildung 6-5b) und Bereich in unmittelbarer Nahe der
Bruchkante (Abbildung 6-5c). Nach dem Kriechversuch sind die KAM-Winkel-Werte im Gewindebereich,
der nahezu ausschliefRlich thermisch belastet wird, qualitativ betrachtet insgesamt geringer als im
Ausgangszustand (die KAM-Winkelkarte erscheint insgesamt blauer), was vermutlich auf
Erholungsprozesse zuriickzuftihren ist. Hingegen sind die KAM-Winkel-Werte im Bereich nah der
Bruchkante insgesamt hoher, was auf der durch das Kriechen verursachten Verformung liegt.
Aullerdem kann man in Abbildung 6-5 erkennen, dass nach der Kriechverformung die KAM-Winkel-
Werte homogen verteilt sind, was wie oben unter Punkt (ii) erwahnt auf einen ahnlichen Beitrag zur
Gesamtverformung der interkolumnaren (IR) und kolumnaren Bereichen hindeutet. Die Ergebnisse der
EBSD-Messungen deuten damit auf eine eher homogen verteilte Verformung hin, was im Gegensatz
zu der urspringlichen Hypothese eines Verbundwerkstoff-ahnlichen Verhaltens steht. Die Ursache der
unterschiedlich aussehenden Bruchbilder (kolumnare vs. interkolumnare Bereiche) scheint also nicht
mit dem Verformungsverhalten zusammenzuhangen und wird im Abschnitt 6.3.2.2 in Zusammenhang
mit dem Schddigungsverhalten weiter diskutiert.

13



6 Diskussion
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Abbildung 6-5. KAM-Winkelkarten zur Untersuchung des Verformungsverhalten beim Kriechen bei
600 °C / 225 MPa des HT450-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante (100 pm?x 75 pm?, 97,7 nm
PixelgroRe). a) Ausgangszustand, b) Gewindebereich, c) Bereich in unmittelbarer Nahe des Bruchs. Z

(horizontal liegend) entspricht der Last- und Aufbaurichtung. IR: interkolumnarer Bereich.
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6.3.2 Schadigungsverhalten

6.3.2.1 LCF

Das Versagensbild unter LCF-Belastung wurde im Abschnitt 5.8.2 ausfihrlich charakterisiert. Im Ge-
gensatz zur vorhandenen Literatur spielen Gasporositat, Bindefehler [14, 16] oder nichtleitende Aus-
scheidungen [104] keine entscheidende Rolle bei Rissinitiierung und -ausbreitung. Dariiber hinaus ist
bei der PBF-LB/M/316L-Variante das Versagenshild meist durch Bruchflachen mit ausgepragter Topo-
grafie gekennzeichnet. Mehrfache Rissinitiierung und stufenartige Ubergangsbereiche (TZs) wurden
aulterdem oft festgestellt. Die Rissbildung erfolgt bei beiden Materialvarianten bei allen Priiftempera-
turen Gberwiegend auf der Probenoberflache. Dies passiert bei Raumtemperatur iiberwiegend an Gleit-
bandern (haufiger bei der PBF-LB/M/316L-Variante als bei der HR/316L-Variante) oder mit ansteigen-
der Pruftemperatur an den Korngrenzen (interkristalline Schadigung). Bei 600 °C spielen die Cr-,
Mo- Verarmung an HAGBs und Oxidationsprozesse eine Rolle. Die Rissausbreitung ist bei beiden Werk-
stoffvarianten und allen Priftemperaturen Uberwiegend transkristallin. Bei der PBF-LB/M/316L-Vari-
ante bei 600 °C gibt es aber auch Bereiche interkristalliner Rissausbreitung, insbesondere bei den nied-
rigsten Dehnungsschwingbreiten. In Ubereinstimmung mit der Literatur [14, 16] sind die Ubergangsle-
bensdauer, Ny, bei der PBF-LB/M/316L-Variante kirzer im Vergleich zur HR/316L-Variante (siehe Ab-
bildung 5-17a und b), was mit der héheren Dehngrenze und der geringeren Duktilitdt (siehe Abbildung
5-10) korreliert, wie von Chen et al. hervorgehoben wurde [16]. Die Hauptschadigungsmechanismen
(mehrfache Risshildung an Gleitbandern bei Raumtemperatur und interkristalline Rissbildung bei er-
héhten Temperaturen) konnten daher in erster Linie mit der elastischen Komponente der Verformung
zusammenhdngen.

Im Folgenden wird zundchst der Zusammenhang zwischen ausgewdhlten Versagensmerkmalen und
der Mikrostruktur diskutiert. Danach wird auf den Versagensablauf hinsichtlich der Mechanismen der
Rissbildung und -ausbreitung eingegangen.

Insgesamt scheint das Versagensbild der PBF-LB/M/316L-Variante in ausgewadhlten Aspekten stark
mit der hierarchischen Natur der Mikrostruktur zusammenzuhangen. Dies betrifft (i) die feinen bahn-
artigen Merkmale, feine stufenartige Streifen und Waben auf der Bruchflache (siehe Abbildung 5-28,
Abbildung 5-29f und Abbildung 5-29¢), (ii) die Rissausbreitung, (iii) die stufenartigen Ubergangsberei-
che (TZs), (iv) die Querrisse und (v) das Auftreten mehrfacher Rissinitiierung.

Die feinen bahnartigen Merkmale, die neben Schwingstreifen in der Nahe von Rissinitiierungsstellen
festzustellen sind (siehe Abbildung 5-29a, schwarze Pfeile) entstehen vermutlich aus der Wechselwir-
kung des Risses mit der gerichteten Zellstruktur, indem die Schwingstreifen in Richtung des Riss-
wachstums unabhdngig von der lokalen Orientierung der langlichen Zellen verlaufen. Die feinen stu-
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fenartigen Streifen (siehe Abbildung 5-29f), welche sich bei der Rissausbreitung bilden und nicht un-
bedingt Schwingstreifen oder auffallige groRe Streifen [231] darstellen, sowie die sehr feinen Waben
(Abbildung 5-29c) stehen vermutlich ebenfalls im Zusammenhang mit der gerichteten Zellstruktur.
Wenn sich der Riss ausbreitet, interagiert er mit der gerichteten Zellstruktur. Die Ianglichen Zellen sind
lokal unterschiedlich ausgerichtet. Wenn die Rissfront parallel zur Langsachse der gerichteten Zellen
verlauft, bilden sich feine Streifen (allerdings keine Schwingstreifen) und, wenn sie senkrecht bzw. eher
senkrecht dazu verlduft, bilden sich feine Waben. Weitere dedizierte fraktografische und metallogra-
phische Untersuchungen kénnten diese Hypothesen bestdtigen, waren im Rahmen dieser Arbeit aber
nicht moglich.

Die stufenartigen Ubergangsbereiche (TZs) und die Querrisse wurden bereits in der Literatur beobach-
tet (siehe Abschnitt 2.3.2) und als ,in mehreren Ebenen verlaufende Risse" bezeichnet. In der Studie
von Chen et al. [16] wurde die Bildung von TZs, an denen der vorliegenden Studie nach vermutlich kon-
kurrierend wachsende Risse zusammentreffen, mit der Kornmorphologie korreliert. Sie argumentier-
ten, dass Risse bei ihrer Ausbreitung Gber die langgestreckten Kérner klettern missen. Die Tatsache,
dass in der vorliegenden Studie diese Art der Rissausbreitung auch bei der HR/316L-Variante stattfin-
det, stellt diese Interpretation in Frage. Querrisse, welche an interkolumnaren Regionen und vor allem
bei 600 °C festgestellt wurden, kdnnten entweder durch die lokale Orientierung der Gleitbander bzw.
der Korngrenzen oder durch die lokale Spannungskonzentration zwischen zwei vorhandenen Rissen an
unterschiedlichen Positionen in Langsrichtung verursacht werden und ebenfalls zur Bildung von TZs
beitragen. Diese Interpretation steht aktuellen Literaturberichten entgegen, wo sie auf Bindefehler,
Poren oder Risse, die von Ebenen unterhalb der Bruchflache ausgehen, zuriickgefiihrt wurden [14, 16].

Die bei der PBF-LB/M/316L-Variante stattfindende mehrfache Rissinitiierung wurde bereits von ande-
ren Autoren berichtet [14, 16, 104], und sowohl bei Raumtemperatur als auch bei Hochtemperatur
hauptsdchlich mit Porositat korreliert; bei Hochtemperatur aber auch mit Oxidationsprozessen. Der in
dieser Arbeit untersuchte PBF-LB/M/316L-Werkstoff ist nahezu defektfrei (Porositat weniger als 0,01
%), was eine Bewertung der Mechanismen der Rissbildung ohne grofRen Einfluss von Porositat und
Bindefehler ermdglicht. Die Rissbildung bei Raumtemperatur ist vorwiegend mit der Bildung von Gleit-
bdndern, bei 600 °C mit interkristalliner Schadigung und bei 400 °C mit einer Mischung aus beiden Me-
chanismen verbunden und ihr Erscheinungsbild unterscheidet sich von dem der HR/316L-Variante, was
auf eine Abhangigkeit von der Mikrostruktur und damit verbundenen Verformungsmechanismen
(siehe Abschnitt 6.3.1.1) hindeutet. Bei der PBF-LB/M/316L-Variante kénnen sich Gleitbdnder vor allem
bei Raumtemperatur und kleineren Dehnungsschwingbreiten offensichtlich einfacher bilden und sind
im Probenvolumen eher homogen verteilt als bei der HR/316L-Variante. Mit ansteigender Priiftempe-
ratur ist die Risshildung an Korngrenzen relevanter und es entstehen wenigere Gleitbander. Da die
Rissbildung an Korngrenzen bei 600 °C weniger oft als die Entstehung von und Rissbildung an Gleit-
bdndern bei Raumtemperatur stattfindet ist die mehrfache Rissbildung bei 600 °C weniger ausge-

pragt.

Der allgemeine Versagensablauf bei Ermiidungsbelastung wird z. B. in [265] erldutert und besteht im
Allgemeinen aus (i) der Schadigung der Mikrostruktur in einer rissfreien Ermtdungsphase (Rissbil-
dung), (i) dem Stadium | bzw. Kurzrissausbreitung, bei dem eine exakte Trennung von Rissbildung und
-ausbreitung eher nicht maglich ist und die Mikrostruktur einen grofRen Einfluss hat, (iii) dem Stadium
Il bzw. stabiler Langrissausbreitung und (iv) dem Versagen durch instabiles Risswachstum (Restbruch).
Die durch die Versetzungsbewegung bestimmten Phanomene der Ver- oder Entfestigung finden oft
wahrend der Rissinitiierungs- und Kurzrissausbreitungsphasen (i bzw. ii) statt. Die Anteile der einzel-
nen Phasen an der Gesamtlebensdauer sind von der Bauteilgeometrie, Beanspruchungshéhe und
Werkstoffzustand abhangig und es existiert in der Regel keine unmittelbare Korrelation mit dem Anteil
der davon betroffenen Flache an der Bruchfldche. Generell gilt aber, dass bei HCF der Rissbildungsvor-
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gang einen Grofiteil der Gesamtlebensdauer einnimmt und bei LCF hingegen, wobei starke Plastifizie-
rung auftritt, die Anrisse bereits nach wenigen Lastwechseln gebildet werden und die Lebensdauer
dann durch die Rissausbreitungsphase bestimmt wird.

Der Stickstoffgehalt, die Stapelfehlerenergie (SFE), der E-Modul, und die Textur kénnen die Rissbil-
dung und -ausbreitung beeinflussen [47, 265]. Die Dehnungslokalisierung nimmt mit zunehmendem
Stickstoffgehalt zu, was zu einer gleichzeitigen Zunahme der Dichte der Gleitbdnder in Verbindung mit
einer Abnahme des Abstands zwischen diesen fihrt [47]. Der hohere Stickstoffgehalt bei der PBF-
LB/M/316L-Variante im Vergleich zur HR/316L-Variante (0,077 vs. 0,045 Gew.- %) konnte ein Grund
flr die einfachere Bildung von Gleitbandern bei der PBF-LB/M/316L-Variante gegentiber der HR/316L-
Variante sein. Die hohere Stapelfehlerenergie (SFE) und der geringere E-Modul der PBF-LB/M/316L-
Variante konnen die Rissbildung und Rissausbreitung begiinstigen [265]. Der Effekt der Textur ldsst
sich anhand des theoretischen Schmid-Faktors der {111} (Gleit-)Ebene der kfz elementare Zellen ein-
schatzen. Dabei kann die Textur der beiden Werkstoffvarianten berticksichtigt (siehe Polfiguren in Ab-
bildung 5-3c) werden, indem man fir die Bestimmung des Schmidt-Faktors die Orientierung bertick-
sichtigt, welche am hdufigsten auf der Ebene senkrecht zur Aufbau- und Lastrichtung vorkommt. Also
wird bei der HR/316L-Variante der Schmid-Faktor fiir <001> Orientierungen und bei der PBF-
LB/M/316L-Variante fir die <110> Orientierungen ermittelt. Daraus ergeben sich Schmid-Faktoren von
ca. 0,47 fur die HR/316L-Variante bzw. von ca. 0,43 fiir die PBF-LB/M/316L-Variante. Der Schmid-Fak-
tor der PBF-LB/M/316L-Variante ist zwar geringer, dennoch ist die Textur insgesamt etwa doppelt so
hoch, was fir die einfachere Bildung von Gleitbdnder spricht.

Der Gleitcharakter, welcher im Abschnitt 6.3.1.1in Zusammenhang mit dem Verformungsverhalten be-
handelt wurde, kann ebenfalls die Anrissbildung und das Kurzrisswachstum beeinflussen [265]. Im All-
gemeinen bleiben bei planarem Gleitcharakter die Versetzungen in der Gleitebene und die Anrisse brei-
ten sich bevorzugt parallel zur Gleitebene aus. Bei welligem Gleitcharakter sind die Versetzungen nicht
mehr streng an die Gleitebene gebunden und die Verformung kann daher homogener erfolgen, was die
Bildung von zur Lastrichtung senkrechten Risse fordert. Die PBF-LB/M/316L-Variante hat bei Raum-
temperatur einen eher planaren und bei 600 °C einen eher welligen Gleitcharakter (siehe Abschnitt
6.3.1.1). Dieser Wechsel des Gleitcharakters in Abhangigkeit von der Priiftemperatur stellt eine mogli-
che Erklarung fir das reduzierte Auftreten von Gleitbandern bei Hochtemperatur dar. Daher erklart sich
zum Teil auch der entsprechend unterschiedliche Schadigungsmechanismus. AuRerdem kann maglich-
erweise eine Porenbildung an Korngrenzen durch z. B. spannungskontrollierte Konzentration von Leer-
stellen oder Korngrenzengleiten stattfinden und zur Rissbildung beitragen, wodurch die Trennfestig-
keit der Korngrenzen reduziert wird, siehe [265].

Die Rissausbreitung der PBF-LB/M/316L-Variante wurde anhand von metallographischen Schliffen
weiter untersucht. Ausgewdhlte Ergebnisse dieser Studie sind in Abbildung 6-6 zu sehen. Abbildung
6-6a bis c zeigen Ergebnisse der bei Raumtemperatur und Abbildung 6-6d bis f der bei 600 °C gepriiften
und nachuntersuchten PBF-LB/M/316L-Proben. Beide Proben wurden bei 1,6 % Dehnungsschwing-
breite geprift. Es werden REM-RE-Abbildungen (a, d), Phasenkarten (b, e) und Kornverteilungskarten
(c, f) dargestellt. Bei den REM-RE-Abbildungen sind Nebenrisse mit Verzweigungen (schwarz) zu er-
kennen. Bei der bei Raumtemperatur gepriiften Probe liegt die untersuchte Region in der Messlange
und bei der bei 600 °C gepriiften Probe an der Bruchflache.
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Abbildung 6-6. Rissausbreitung beim HT450-Zustand der PBF-LB/M/316L-Variante. a), b) und c)
Raumtemperatur. d), e), und f) 600 °C. a), d) REM-RE-Abbildungen, b), e) Phasenkarten. ¢, f) Kornver-
teilungskarten.

In den Phasenkarten (Abbildung 6-6b und e) konnten bei der bei Raumtemperatur gepriiften Probe
(Abbildung 6-6b) die krz-Kristallstruktur (rot) und bei der bei 600 °C gepriiften Probe Fe,0; Eisenoxid
(blau) indiziert werden. Bei den roten krz-Stellen handelt es sich vermutlich um Martensit, welcher sich
in Zusammenhang mit der Rissausbreitung durch die Spannungsiiberh6hung an der Rissspitze gebil-
det hat. Die verformungsinduzierte Bildung von Martensit ist bei der konventionell hergestellten 316L-
Variante ein aus der Literatur bekanntes Phanomen [43]. Austenitische Stahle sind metastabil und ihre

y — o' Phasenumwandlung durch mechanische Verformung findet im Temperaturbereich M- Mgy

statt, wobei M, die Martensitumwandlungstemperatur beim Abkiihlen und My die maximale Tempera-
tur ist, bei der die Umwandlung durch mechanische Belastung induziert werden kann (100 °C laut
Baudry und Pineau fiir Fe-18Cr-6,5Ni-0,19C nichtrostenden Stahl [266]) [25, 43, 266, 267]. Es liegt die
Vermutung nahe, dass die Bildung von verformungsinduziertem Martensit bei der PBF-LB/M/316L-
Variante zu zwei konkurrierenden Effekten fiihrt. Einerseits bewirkt sie eine lokale Versprodung an der
Rissspitze, wodurch die Rissausbreitung gefdrdert wird und andererseits eine Hemmung der Rissaus-
breitung durch ein Rissschlieflen, das durch eine aufgrund der Phasenumwandlung verursachte Volu-
menanderung zustande kommt. Dieses Ergebnis deckt sich mit dem Ergebnis von Ganesh et al. [268],
die bei Rissfortschrittversuchen an PBF-LB/M/316L ebenfalls Martensit an der Rissspitze festgestellt
haben. SchlielRlich wurde in der vorliegenden Studie kein Martensit im Volumen festgestellt, sondern
nur in der Nahe des Risses, was die Argumentation von Yu et al. [104] unterstiitzt, dass die Bildung
von verformungsinduziertem Martensit aufgrund des Zusammensetzungsunterschieds und der Zell-
struktur unterdriickt wird. Deshalb wird angenommen, dass ausschliefilich die Rissausbreitung und
nicht das Wechselverformungsverhalten von der Martensitbildung beeinflusst wird. Bei 600 °C stimmt
der Nachweis von Fe,05 Eisenoxid an der untersuchten Probe (Abbildung 6-6e) mit den Beobachtungen
auf den Mantel- und Bruchflachen tiberein (siehe Abbildung 5-30b) und bestatigt, dass in Abwesenheit
von Rissinitiierung an Defekten die Oxidation eine entscheidende Rolle bei der Rissausbreitung bei die-
ser Temperatur spielt. Wie in dem Fall bei Raumtemperatur bei der Martensitbildung bewirkt die Oxi-
dation zwei kankurrierende Effekte. Diese sind in diesem Fall ein RissschlieReffekt aufgrund des zu-
satzlich entstehenden Materials und eine Beglinstigung der Rissausbreitung durch Versprédung an der
Rissspitze.

Anhand der Kornverteilungskarten (engl. Grain Maps) in Abbildung 6-6c und f wurde die Sub-
korn-Struktur untersucht. Abbildung 6-6c entspricht der Untersuchung der bei Raumtemperatur ge-
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priften Probe und Abbildung 6-6f der der bei 600 °C gepriiften Probe. Der Grenzwert fiir den Missori-
entierungswinkel betrdgt 1°, so dass Subkorngrenzen erfasst werden (siehe Abschnitt 5.1.1). Die Farb-
gebung dient nur zur getrennten Darstellung von Kérnern und ist unabhangig von Phasen, Korngrolie
oder Orientierung. In beiden Fallen zeigt sich, dass es in der Nahe der Risspfade viele Subkorngrenzen
(SGB) gibt. Die Rissausbreitung korreliert also mit der Entstehung von Subkorngrenzen und insgesamt
scheinen sich wahrend der Rissausbreitung sowohl bei Raumtemperatur als auch bei 600 °C zusatzli-
che Subkérner zu bilden. Soweit dem Autor bekannt ist, wurde tUber die Bildung von Subkérnern in Ver-
bindung mit der Rissausbreitung bei LCF-Belastung an metallischen Werkstoffen bisher noch nicht be-
richtet. Nichtdestotrotz gibt es Phdnomene, welche mit einer dhnlichen Entwicklung der Mikrostruktur
verbunden sind und Hinweise auf den zugrundeliegenden Mechanismus liefern konnen. In [269-271]
wird tber Mikrorekristallisation (engl. micro-recrystallization) bei Hochtemperaturverformung von
316LN berichtet. Die Mikrorekristallisation findet wahrend der plastischen Verformung bei Zugbelas-
tung bei hoher Temperatur statt und nimmt mit ansteigender Verformung, Priiftemperatur und Dehn-
rate zu. Dabei werden Subkorner durch Polygonisation von Versetzungen gebildet [270]. In [272, 273]
wird Uber die Subkornbildung bei einem ferritischen Stahl bei Ermidungsbelastung berichtet und als
ein ,aktiver Rissverhinderungsmechanismus” bezeichnet. Die Mikrorekristallisation bzw. Subkornbil-
dung kann ebenfalls zwei konkurrierende Effekte bewirken. Auf der einen Seite fordert sie das Riss-
wachstum, denn die plastische Zone an der Rissspitze ist iber mehrere Korner verteilt und homogeni-
siert daher zunehmend die Gleitverteilung. Auf der anderen Seite erzeugen die dadurch gebildeten
Korn- und Subkorngrenzen eine lokale Verstdrkungswirkung, welche die treibende Kraft des Riss-
wachstums zerstreut, was zum Bremsen des Risswachstums und zu Rissverzweigungen fiihrt [269,
273]. Bei VHCF-Belastung (engl. Very-High-Cycle-Fatigue) bildet sich bekanntlich eine feinkérnige Zone
in der Regel an Einschliissen [274]. Die Bildung dieser Zone beginnt in der frithen Phase der Ermii-
dungslebensdauer [275] und nimmt den gréRten Teil der Gesamtlebensdauer ein. Zu den maglichen
Bildungsmechanismen gehdren Polygonisation an Einschlissen, an denen viele feine Subkorner
(LAGBs) mit unterschiedlichen Kristallorientierungen entstehen kénnen [276] und kontinuierliche
Kornfeinung (HAGBs) stattfinden kann [277].

6.3.2.2 Kriechen

Nach allgemeinem Verstandnis bestimmt der Kriechschadigungsmechanismus die sekunddren und
tertidren Kriechphasen [278]. In der Tat konnen wahrend des sekundaren Kriechens bereits die Mecha-
nismen auftreten, die zur Bildung von Schadigung fihren und das Einsetzen des tertidren Kriechens
verursachen. Das Einsetzen des tertidren Kriechens stellt den Beginn der Bedingungen dar, die zum
Bruch fuhren, und ist ein Anzeichen dafir, dass sich langsam aber kontinuierlich Hohlrdume oder Risse
im Material bilden [279]. Die Mikrorisse, die vor allem in den kolumnaren Bereichen vorhanden sind,
spielen eine wichtige Rolle fiir das meist interkristalline Versagen der PBF-LB/M/316L-Variante, wie
aus den Bruchflachen und metallographischen Schliffen in Abbildung 5-32, Abbildung 5-33 und Abbil-
dung 5-34 ersichtlich ist. Die duktilen Brucheigenschaften in den interkolumnaren Bereichen (siehe Ab-
bildung 5-33) tragen in geringerem Mal} dazu bei. Somit bestimmen die Mikrorisse vermutlich die
Dauer des tertidren Kriechens (Abbildung 5-21c) und teilweise auch die geringere Duktilitdt dieser Le-
gierung im Vergleich zur HR/316L-Variante (Abbildung 5-19a). Weitere Ergebnisse und Diskussionen zu
dieser Hypothese beziehen sich auf das Verformungsverhalten und wurden daher im Abschnitt 6.3.1.2
ausfihrlich behandelt.

In den folgenden Absatzen werden zundchst die Art der Schadigung der beiden untersuchten Materia-
lien und anschlieRend die verschiedenen Faktoren oder Mechanismen erortert, die zur Bildung der Mik-
rorisse bei der PBF-LB/M/316L-Variante beitragen kénnen.

Die Kriechschadigung des untersuchten HT450-Prifkorpers ist durch die in Abbildung 5-32 und Abbil-

dung 5-34 dargestellten interkristallinen Mikrorisse gekennzeichnet, die sich entlang der Korngrenzen

entwickeln. Der endgiiltige Bruch ist insgesamt hauptsdchlich interkristallin. Diese Ergebnisse stehen
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im Gegensatz zu den Ergebnissen von Williams et al. [118] und stimmen mit der Arbeit von Li et al. [178]
berein, wenn man die unterschiedlichen Kornmorphologien aufRer Acht Idsst. In der in der vorliegenden
Studie untersuchten nahezu defektfreien PBF-LB/M/316L-Variante (Porositat unter 0,01 %) haben
Gasporen keine Rolle fiir das Kriechschddigungsverhalten gespielt und nicht mit der Mikrorissbildung
interagiert oder diese verstarkt. Weitere Details hierzu sind in [217] zu finden. Dies erméglichte es, das
Geftige in Richtung des Kriechschadigungsverhaltens ohne Berticksichtigung von Porositdt und Binde-
fehler zu bewerten. Die in Abbildung 5-32 und Abbildung 5-34 dargestellten XCT- und Lichtmikrosko-
pie-Ergebnisse zeigen, dass die Mikrorisse bei dem PBF-LB/M/316L-Prifkdrper hauptsachlich an den
Korngrenzen auftreten, die entweder 45° zur Belastungsrichtung, dem theoretischen Bereich maxima-
ler Schubspannung, oder senkrecht dazu ausgerichtet sind. Dies unterscheidet sich geringfiigig von den
Ergebnissen von Williams et al. [118], wo Kriechschadigung an Korngrenzen beobachtet wurde, die so-
wohl senkrecht als auch nahezu parallel zur Aufbaurichtung orientiert waren. Im Gegensatz zum PBF-
LB/M/316L-Priifkérper ist der untersuchte HR/316L-Priifkdrper durch einen duktilen transkristallinen
Bruch gekennzeichnet, der fiir Kriechversuche bei hohen Priifspannungen nahe der Warmzugfestigkeit
typisch ist [264], und der Bruch erfolgt mit deutlicher Einschniirung.

Die grolte Anzahl ungiinstig orientierter Korngrenzen ist offensichtlich einer der Aspekte, die die inter-
kristalline Kriechschadigung der PBF-LB/M/316L-Variante beschleunigen kénnen, da die unglinstige
Orientierung der Korngrenzen bekanntermalRen das Kriechschadigungsverhalten beeintrachtigt [53].
Wie aus Abbildung 5-1 und Abbildung 5-35 hervorgeht, weist jedoch auch die HR/316L-Variante einen
grofRen Anteil an unglinstig orientierten Korngrenzen auf und hat dennoch eine deutlich geringere in-
terkristalline Kriechschddigung. Unterschiedliche Kriechverformungs- und Kriechschadigungsmecha-
nismen kénnten zur Erklarung beitragen: Wie aus den Ergebnissen der Kriechversuche (siehe Tabelle
F1im Anhang F, Abbildung 5-18, Abbildung 5-22) ersichtlich ist, kann sich die HR/316L-Variante bei der
Kriechbeanspruchung stdrker verformen, da sie im Ausgangszustand tber ein héheres Verfestigungs-
vermogen verflgt, wie im Abschnitt 6.3.1.2 erdrtert wurde. Aullerdem bilden sich im Gegensatz zur
PBF-LB/M/316L-Variante keine Mikrorisse an den Korngrenzen (siehe Abbildung 5-35 vs. Abbildung
5-34), so dass sich die Korner vor dem Versagen starker verformen kénnen.

Zusatzlich zu den unglinstig orientierten Kérnern kénnte das Auftreten der Ausscheidungen, vermut-
lich Karbide vorm Typ My3Ce, und die damit verbundene Cr- und Mo-Verarmung, wie in Abbildung 5-38
(im Abschnitt 5.9.1.1) zu sehen ist, ein Prozess sein, der die Korngrenzen schwacht und somit ein wei-
terer ausldsender und beschleunigender Faktor fiir die interkristalline Kriechschadigung ist. In der Tat
gelten Korngrenzenausscheidungen als die bei weitem wichtigsten Rissbildungsstellen beim Kriechen
von kriechfesten Legierungen [280]. Abgesehen vom Vorhandensein der Ausscheidungen an sich, kén-
nen ihre verschiedenen Verteilungen das unterschiedliche Kriechschadigungsverhalten der beiden
Werkstoffvarianten verursachen. So wurde berichtet, dass bei der Bildung von Karbiden in austeniti-
schen nichtrostenden Stahlen deren Dichte und der maximale Abstand zwischen ihnen eine Rolle fiir
die verursachten Schaden spielen kénnen [281]. In dieser Studie befanden sich die Ausscheidungen bei
der PBF-LB/M/316L-Variante hauptsdchlich an den Korngrenzen und waren im Allgemeinen viel kleiner
und haufiger zu sehen als bei der HR/316L-Variante.

Die kleinen Hohlrdume, die gelegentlich entlang der Korngrenzen im As-Built- und HT450-Zustand
(siehe Abbildung 5-3d) und haufiger in den gebrochenen Prifkérpern in der Nahe der Rissspitzen und
an den Korngrenzen (siehe Abbildung 5-38) beobachtet wurden, kénnten ebenfalls eine Rolle bei der
Rissbildung spielen. Bei diesen kleinen Hohlrdumen kann es sich entweder um Gasporen (im Fall von
Abbildung 5-3d) handeln, die als Rissinitiierungsstellen fungieren kénnen, oder um runde Mikrorisse
(r-Typ, r = round) oder Hohlrdume in verschiedenen Entstehungszustanden (im Fall von Abbildung
5-38). Die Bildung von Mikrorissen des r-Typs wird tiblicherweise bei interkristallinen Kriechschadigun-
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gen beobachtet [53, 282]. Diese Hohlrdume konnen sich entweder durch die Ansammlung von Leer-
stellen unter einer effektiven Zugspannung oder durch eine Anderung der Bindungszustande im Ma-
terial bilden [261, 283].

Neben Mikrorissen des r-Typs werden bei interkristalliner Kriechschddigung in der Regel auch Mikro-
risse des w-Typs (w = wedge) beobachtet [53, 282] und ihre Entstehung kénnte moglicherweise auch
zur Bildung der bei der PBF-LB/M/316L-Variante beobachteten Mikrorisse beitragen. Die Relativbewe-
gungen der Kérner entlang ihrer Korngrenzen verursachen Spannungskonzentrationen an Korngren-
zentripelpunkten, Korngrenzstufen und Korngrenzpartikeln [53]. Wenn diese Spannungen im Kornvo-
lumen nicht oder nur unvollstandig abgebaut werden, kommt es an diesen Stellen zur Rissbildung.

Ein weiterer Aspekt, der zur Kriechschddigung beitrdgt, sind die Versetzungssubstruktur und die mit
der Zellstruktur verbundenen Mikrosegregationen (Abbildung 5-2), welche zumindest im Zustand der
Unterbrechung bei der minimalen Kriechrate noch vorhanden sind (siehe Abbildung 5-40). Die post-
mortem Untersuchungen in Abbildung 5-39 haben gezeigt, dass die Mikrosegregationen an den Zell-
grenzen auch nach den Kriechversuchen vorhanden sind. Obwohl die Versetzungssubstruktur nach dem
Kriechen in der vorliegenden Arbeit nicht untersucht wurde, ist ihre Existenz wahrscheinlich, da Li et al.
[178] ihre Existenz nach Kriechversuchen bei 550 °C und 650 °C nachgewiesen haben. Die Versetzungs-
struktur dhnelt einem quasi-vorverformten Zustand bei der PBF-LB/M/316L-Variante. Diesbezliglich
wird in der Literatur [53] berichtet, dass eine Vorverformung bei Raumtemperatur die Bildung von
Kriechschddigung begilinstigt und der Anzahl an Hohlrdaumen erhéht. Die Mikrosegregation von Cr und
Mo entlang der Zellwdnde kann den Ausscheidungsprozess an den Korngrenzen der PBF-LB/M/316L-
Variante im Vergleich zur HR/316L-Variante mdglicherweise beschleunigen, beispielsweise wenn sich
eine hohe Konzentration von Zellwdnden zufallig in der Ndhe oder genau an einer Korngrenze befindet.
Sollte die Zellstruktur tatsdchlich ein Faktor sein, der zur Kriechschadigung beitrdgt, konnten die sehr
kleinen Waben auf den interkristallinen Bereichen der Bruchflachen der Korngrenzen (Abbildung 5-33)
damit in Verbindung stehen. Detaillierte TEM- und REM-Untersuchungen sollten helfen, diese Hypo-
these in weiteren Studien zu kldren.

Das Kriechverformungsverhalten kann sich auf das Kriechschadigungsverhalten auswirken. Eine
unterschiedlich starke Kriechverformung in kolumnaren und interkolumnaren Bereichen kénnte das
Auftreten von Mikrorissen an den Kaorngrenzen in den beispielsweise weniger stark verformten
kolumnaren Bereichen beschleunigen. Die im Abschnitt 6.3.1.2 dargestellten Ergebnisse aus
weiterfiihrenden EBSD-Untersuchungen deuten jedoch auf eine eher homogene Verformung hin.
Wenn dies der Fall ist, kénnte das Auftreten von Rissen eher rasch gegen Ende der Kriechversuche
stattfinden, was bedeuten wiirde, dass sie nicht wesentlich zur Gesamtkriechdehnung beitragen. Diese
letzte Hypothese steht im Einklang mit den Ergebnissen von Ulbricht et al. [217], bei denen beim selben
Werkstoff dieser Arbeit nach einer Unterbrechung wahrend der tertidren Kriechphase keine Mikrorisse
festgestellt wurden. Weitere XCT-Untersuchungen sind notwendig, um den zeitlichen Verlauf der
Entwicklung der Mikrorisse zu erklaren.

SchliefRlich scheint die Ursache der unterschiedlich aussehenden Bruchbilder (kolumnare vs.
interkolumnare Bereiche) nicht mit dem Verformungsverhalten zusammenzuh&ngen und bei dhnlicher
Temperatur unabhangig von Verformungsmechanismus und Belastungsart zu sein. Die in Abbildung
5-30 dargestellten Ergebnisse des bei 600 °C / 0,4 % durchgefthrten LCF-Versuchs unterstitzen dies,
da die Bruchflache in Abbildung 5-30c und d neben den Merkmalen des Ermiidungsversagens auch
Bereiche enthdlt, die dem Kriechversagen in Abbildung 5-33 ahneln. Daher liegt die Vermutung nahe,
dass dieses Versagensbild unabhangig von der Belastungsart und dem entsprechenden Verformungs-
mechanismus durch die Temperatur und die Dauer der Priifung, die lokale Ausrichtung der Zellstruktur,
den Einfluss der Bildung von Ausscheidungen und der damit verbundenen Cr- und Mo-Verarmung an
den Korngrenzen hervorgerufen werden kénnte.
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6 Diskussion

6.4  Effekt der Warmebehandlung bei 900 °C/1h

6.4.1 Mikrostruktur und Zugversuchsverhalten bei Raumtemperatur

Aus mikrostruktureller Sicht ist die wichtigste Auswirkung der Wdrmebehandlung bei 900 °C/1h
(HT900-Warmebehandlung) diejenige auf die Zellstruktur ( Abbildung 5-2, Abbildung 5-6). Es gab keine
signifikanten Veranderungen in der Textur oder Kornmorphologie. Die HTS00-Wdrmebehandlung hat
eindeutig zu einem Stabilitatsverlust, aber nicht zu einer vollstandigen Auflosung der Zellstruktur ge-
fuhrt (siehe Abbildung 5-5). Der Stabilitatsverlust war evident bei der Veranderung der Versetzungs-
substruktur und der Auflésung der Mikrosegregationen an den Zellwanden. Die Versetzungsdichte
scheint dadurch auch abgenommen zu haben. Dieses Ergebnis stimmt im Allgemeinen mit den Er-
kenntnissen aus der Literatur iberein [65, 63, 97, 181] (siehe auch Abbildung 2-2). Die beobachtete Auf-
l6sung der Mikrosegregationen und die Teilauflésung der Schmelzbadgrenzen bestatigt die Argumen-
tation von Ronneberg et al. [83], die darauf hingewiesen haben, dass sich beide in einem dhnlichen
Temperaturbereich der Wdrmebehandlung auflésen, was als plausibel erachtet wird, da es sich um che-
mische Seigerungen handelt. Die Cr-, Mo-reichen Ausscheidungen an den HAGBs in Abbildung 5-4f
ahneln den Ergebnissen von Dryepondt et al. nach 800 °C / 5 h Glithung [32] und aufgrund der EDX-Er-
gebnisse (siehe Abbildung 5-4) kénnte es sich um o- oder x-Phase handeln, siehe Tabelle 2-1, was mit
den Ergebnissen von Yin et al. [70] iibereinstimmen wiirde. Die Bildung der o- bzw. x-Phase kénnte mit
dem Verschwinden der im HT450-Zustand beobachteten kleinen Hohlrdume/Cr-reichen Ausscheidun-
gen zusammenhangen (siehe Abbildung 5-3e). Als Grund fir den 86 % Abbau der Eigenspannungen
wird in Ubereinstimmung mit Sprengel et al. [115] der Stabilitdtsverlust der gerichteten Zellstruktur
vermutet.

Mit der Verdanderung der Mikrostruktur haben sich auch die Zugversuchskennwerte und die Harte ver-
dndert. Abbildung 5-11d stellt einen Vergleich zu aktuellen Literaturwerten dar. Dabei wurden Wdrme-
behandlungstemperaturen zwischen 800 °C und 1050 °C bericksichtigt. Bei der 0,2 % Dehngrenze be-
steht eine gute Ubereinstimmung mit den Literaturwerten [97, 135]. Bei der Zugfestigkeit wurden
keine Vergleichswerte gefunden. Bei der Bruchdehnung (nicht im Diagramm gezeigt) stimmt der Mit-
telwert dieser Arbeit (67 %) mit ausgewahlten Literaturwerten [32, 79] iiberein. Die Abnahme der Harte
nach der HT900-Wdrmebehandlung stimmt ebenfalls mit aktuellen Literaturerkenntnissen (berein
(siehe Abschnitt 2.4.2).

Die 0,2 % Dehngrenze ist im Vergleich zum HT450-Zustand um 23 % geringer, blieb aber immer noch
1,5x héher als beim HR-Zustand. Die Zugfestigkeit hat um etwa 4 % und die Harte um etwa 7 % abge-
nommen. Da die Zellstruktur den Hauptbeitrag zur Festigkeit von PBF-LB/M/316L leistet (siehe Ab-
schnitte 2.3.1und 2.4.2), kann davon ausgegangen werden, dass die Abnahmen der 0,2 % Dehngrenze
und der Hdrte vor allem auf deren Verdnderung zurlickzufiihren sind. Das vermehrte Auftreten von
Partikeln hat aber parallel auch einen festigkeitssteigernden Effekt.

Die Abnahme der Zugfestigkeit kénnte auch mit der héheren gleichmaRigen Dehnung zusammenhan-
gen, wie in [65] diskutiert. Der Verfestigungsquotient (siehe Abbildung 5-11b) ist gestiegen, nicht aber
genug, um die gleiche Zugfestigkeit wie vor der HTS00-Wdrmebehandlung oder bei der HR/316L-Vari-
ante zu erreichen. Die langsamere Entwicklung der Verfestigungsrate, dR/de, gegen Null spiegelt sich
in einer hoheren gesamten Extensometer-Dehnung bei Hochstkraft, Ay, im Vergleich zum HT450-Zu-
stand wider und bestdtigt, dass das nahezu ideale plastische Verhalten der As-Built und HT450-Zu-
stande nicht mit der Porositat [284], die durch die Warmebehandlung nicht beeinflusst wird, sondern
mit mikrostrukturellen Vorgdngen zusammenhangt. Diese mikrostrukturellen Vorgdnge sind bekannt
und wurden in [56] berichtet. Dabei spielen Versetzungsgleiten, Verformungszwillinge und die gerich-
tete Zellstruktur, welche mafigeblich durch die HT900-Wdarmebehandlung verandert wurde, die ent-
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scheidende Rolle. Voisin et al. [65] haben dariiber hinaus argumentiert, dass die Anderungen der Ver-
festigungsrate mit (i) niedrigeren Versetzungskeimbildungsraten, wahrscheinlich aufgrund der bereits
vorhandenen hohen Versetzungsdichte und (i) Eigenspannungen zusammenhangen.

Die Bruchdehnung und Brucheinschniirung wurden in Ubereinstimmung mit der Mehrheit der Litera-
turergebnisse trotz der Anderungen auf das Verfestigungsverhalten kaum von der HT300-Warmebe-
handlung beeinflusst. Dass aber Ag; zugenommen hat, deutet auf ein beschleunigtes Versagensver-
halten im Vergleich zum HT450-Zustand hin. Dabei kénnten die Cr-, Mo-reiche Ausscheidungen an den
HAGBs (vermutlich o- oder x-Phase) in Abbildung 5-4f eine Rolle spielen.

6.4.2 Kriechverhalten

Zusatzlich zum Effekt auf die Mikrostruktur, die Harte und das Verhalten im Zugversuch bei
Raumtemperatur wurde in der vorliegenden Studie der Effekt der HT900-Wdrmebehandlung auf das
Kriechverhalten bei 600 °C / 225 MPa untersucht (siehe 5.6.3). Zusammengefasst hat die HTS00-
Warmebehandlung langere sekundare und tertidre Kriechstadien und eine geringfligig kiirzere primdre
Kriechphase bewirkt. t; und t, sind weiterhin deutlich kleiner im Vergleich zu t5 geblieben (Abbildung
5-21) und die Kriechdehnung, e, hat sich signifikant erhéht, wobei die Kriechdehnung bei minimaler
Kriechrate, ef bei é;, nahezu unverdndert geblieben ist (siehe Abbildung 5-22 und Abbildung 5-23a) und
der Hauptbeitrag zur Anderung der Kriechdehnung aus der tertidren Kriechphase, er3, kommt. Die
minimale Kriechrate hat um ca. Faktor 1,4 und die Bruchzeit um ca. Faktor 2,5 zugenommen. Aus der
Perspektive der Anwendbarkeit ist die nahezu unveranderte Kriechdehnung bei minimaler Kriechrate
bei vergleichbarer minimaler Kriechrate vorteilhaft, denn kriechkritische Bauteile sollten in der Regel
moglichst wenig plastisch verformt werden. Die langeren sekunddren und tertidren Kriechstadien so-
wie die erhohte Kriechdehnung in der tertidren Kriechphase kdnnen vorteilhaft sein, weil sie die Wahr-
scheinlichkeit eines plétzlichen Bauteilversagens verringern und dadurch langere Instandhaltungsin-
tervalle geplant werden kénnen.

Die Bruchzeiten des HT450-Zustands dieser Studie sind im Vergleich zum Ausgangszustand in [178]
ahnlich (Abbildung 6-2). Die minimale Kriechrate (Abbildung 6-3) sowie die Kriechdehnung sind
geringer. Dieselben Autoren haben den Effekt der Wdrmebehandlung bei 550 °C / 275 MPa auf das
Kriechverhalten von PBF-LB/M/316L untersucht [63] und bis dato ist diese die einzige Studie, die zu
dem Thema veroffentlicht wurde. Wegen der unterschiedlichen Prifparameter ist ein direkter
Vergleich der Kennwerte nach der Warmebehandlung aus der Studie von Li et al. [69] mit denen aus
dieser Studie nicht moglich. Stattdessen wird im Folgenden ein Vergleich der Anderung dieser
Kennwerte dargestellt. Dafiir werden die Daten von Li et al. [69] aus Warmebehandlungen bei
800°C/1h und 1050 °C/1h beriicksichtigt. In der zitierten Studie und im Cegensatz zu der
vorliegenden Studie, bei der die HT900-Warmebehandlung an dem HT450-Zustand erfolgte, wurden
die Wdrmebehandlungen an dem As-Built-Zustand durchgefiihrt. Bei 1050 °C war in der zitierten
Studie die gerichtete Zellstruktur komplett aufgeldst.

Die vergleichende Auswertung hinsichtlich der Kriechdehnung und der Bruchzeit mit den
Literaturdaten wird anhand Abbildung 6-7 durchgefiihrt. Dabei werden in Abbildung 6-7a bis d die
Bruchzeit, t,,, die Dauer der einzelnen Kriechstadien, ty, t,, t3, die Kriechdehnung, e, die bei den
einzelnen Kriechstadien entwickelten Dehnungen, ef 1, e 2, €f,3, Und die Kennwerte bis zum Einsetzen
des tertidren Kriechens, t; + t, bzw. ey + ey 5, beriicksichtigt. Sowohl die absolute (Abbildung 6-7a
und c) als auch die relative (Abbildung 6-7b und d) Anderung dieser Kennwerte werden dargestellt. Bei
den relativen Werten wird jeweils auf die Kennwerte des Zustands vor der interessierenden
Wdrmebehandlung normiert. Die 1,0 Werte der y-Achse entsprechen entweder Raumtemperatur bei
den Daten von Liet al. [69] (300 °C- und 1050 °C-Wé&rmebehandlungen an As-Built-Zustand) oder
450 °C bei denen der vorliegenden Studie, in der die HT900-Warmebehandlung an dem HT450-
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Zustand durchgefihrt wurde. In Abbildung 6-7e und f wird fir jede untersuchte Werkstoffvariante und
Kombination von Prifparametern die prozentuale Verteilung der Komponenten der Dauer der
Kriechphasen sowie der darin entwickelten Dehnungen in Bezug auf t, (Abbildung 6-7e) bzw ef.

(Abbildung 6-7f) dargestellt.
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Abbildung 6-7. Entwicklung der a), b) Bruchzeiten und Dauer der entsprechenden Kriechstadien sowie
der c), d) Kriechdehnung und deren Anteile an den entsprechenden Kriechstadien nach der HTS00-
Warmebehandlung. In b) und d) werden die Diagramme in normalisierten Koordinaten dargestellt. e), f)
Prozentuale Verteilung der Komponenten der Dauer der Kriechphasen sowie der darin entwickelten
Dehnungen fir beide Zustande (HT450; HT900) der PBF-LB/M/316L-Variante und die HR/316L-Vari-
ante in Bezug auf e) t,, bzw. f) e¢. In f) wurden die Ergebnisse aus Li et al. [69] mit einbezogen.

Wéhrend in [69] (Kreise und Sterne) beide Warmebehandlungen zu einer Abnahme der
Kriechbrucchzeit um ca. Faktor 0,5 (Abbildung 6-7a und b) gefiihrt haben, bewirkt die HTS00-
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Warmebehandlung in der vorliegenden Studie (Rechtecke) eine Zunahme um ca. Faktor 2,5. Dartber
hinaus ist ersichtlich, dass in dieser Studie relativ gesehen t; und t; + t, in dhnlichem Mal} zum
Anstieg von t,, (schwarz) beitragen, wobei der Anstieg von t5 (zyanfarbig) leicht hher ist. Bei Li et al.
[69] liegen dazu keine Vergleichsdaten vor. Die Kriechdehnung, e; (siehe Abbildung 6-7c und d), nimmt
bei der vorliegenden Arbeit (Recktecke) nach der HT900-Warmebehandlung um ca. Faktor 3 zu
(schwarze Linie in Abbildung 6-7b, rechts, linke Achse) und diese Zunahme ist hauptsachlich auf den
Anstieg (um ca. Faktor 3) von ef3 zurlickzufihren. ef; + ef, ist ebenfalls um etwa Faktor 2
gestiegen, hat sich aber absolut vergleichsweise wenig verdandert. Im Gegensatz dazu besteht in der
Arbeit von Li et al. [69] (Kreise und Sterne) nach den betrachteten Warmebehandlungen trotz des > 7-
fachen Anstiegs von es 1 + ey, (dunkelrot, Abbildung 6-7d) eine leichte Abnahme von ef (schwarz).
Diese ist aber weiterhin primdr auf die Abnahme von ef 3 zurickzufthren. Bei beiden Arbeiten ist also
er 3 der Hauptfaktor fir die Verdnderung von ef, aber die Anderung geschieht in entgegengesetzter
Richtung. In Zusammenhang mit den zuvor erwdhnten Anderungen der Kriechdehnungen macht Ab-
bildung 6-7e sichtbar, dass in der vorliegenden Studie und im wesentlichen Unterschied zu den
Ergebnissen der zitierten Studie [69] die Warmebehandlung das Einsetzen des tertidren Kriechens
beziiglich der entwickelten Kriechdehnung nicht verzégert. Der prozentuale Anteil von er; + ef;
(Abbildung 6-7f) bleibt nach der HT900-Warmebehandlung nahezu konstant. In dieser Studie gilt das
zusatzlich fur die verbliebene Zeit, denn auch der Anteil von t; + t, bleibt nach der HTS0O-
Warmebehandlung nahezu konstant (Abbildung 6-7e).

Das unterschiedliche Werkstoffverhalten im Vergleich zu Li et al. [69] und in Bezug auf Abbildung 6-7
konnte an folgenden Punkten liegen: (i) unterschiedliche Prifparameter, (ii) eine empfindlichere
Kriechduktilitat des in der vorliegenden Arbeit untersuchten PBF-L/M/316L-Werkstoffs gegentiber der
in der tertidgren Kriechphase stattfindenden Verformungsmechanismen, (iii) ein stabilerer
mikrostruktureller Ausgangszustand des in der vorliegenden Studie untersuchten PBF-LB/M/316L-
Werkstoffs, z. B. aufgrund unterschiedlicher Prozessparameter und (iv) der Eigenspannungsabbau.

Bisher wurde in diesem Abschnitt das Werkstoffverhalten in Bezug auf Abbildung 6-7 diskutiert. Nun
wird weiter auf die im Abschnitt 6.3.1.2 aufgestellte Hypothese eingegangen, dass die Zellstruktur das
Hauptmerkmal ist, welches die primare Kriechphase in Bezug auf die minimale Kriechrate, Dauer und
entwickelte Kriechverformung definiert. Zu diesem Zweck werden im Folgenden die Ergebnisse der
unterbrochenen Kriechversuche und der Zugversuche an Miniatur-Proben einschliefilich derjenigen im
HT900-Zustand, welche in den Abschnitten 5.7,5.9.1.2 und 5.9.2.2 vorgestellt wurden, und den Zusam-
menhang der erreichten Werte der minimalen Kriechrate mit der Mikrostruktur ausgewertet.

Die relative Anordnung der 0,2 % Dehngrenzen in Abbildung 5-25c (Zugversuche an Miniatur-Proben)
stimmt mit den Unterschieden in den Versetzungsdichten vor dem Kriechversuch (berein
(HT450 > HT900 > HR, vel. Abbildung 5-2b und e, und Abbildung 5-6a bis e), was einen weiteren Nach-
weis der Bedeutung der Zellstruktur bei der Verfestigung im Zugversuch darstellt. Dariiber hinaus
stimmen die in den Abschnitten 5.9.1.2 und 5.9.2.2 bei dem HT450-Zustand und der HR/316L-Variante
qualitativ eingeschatzten Anderungen der Versetzungsdichte (Zustand vor und nach Unterbrechung)
mit der Entwicklung der 0,2 % Dehngrenzen nach der Unterbrechung des Kriechversuchs in Abbildung
5-25c (Zugversuche an Miniatur-Proben) tberein. Auflerdem stimmt die relative Anordnung der
0,2 % Dehngrenzen im Zustand nach der Unterbrechung des Kriechversuchs mit derjenigen der mini-
malen Kriechrate und diese wiederum mit der relativen Anordnung der Versetzungsdichte in diesem
Zustand tberein (siehe Abschnitte 5.9.1.2 und 5.9.2.2), insbesondere beim Vergleich HR vs. PBF-LB (und
weniger beim Vergleich zwischen den PBF-LB-Zustanden).

Die HR/316L-Variante, welche nach der Unterbrechung des Kriechversuchs gualitativ betrachtet die
hachste Versetzungsdichte aufweist (vgl. Abbildung 5-40d mit Abbildung 5-40a und Abbildung 5-42a),
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weist auch die kleinste minimale Kriechrate auf (siehe Abbildung 5-23b). Bei den PBF-LB/M/316L-Zu-
standen ist der qualitative Vergleich der Versetzungsdichte etwas schwieriger (vgl. Abbildung 5-40a
und Abbildung 5-42a). Dass bei dem HTS00-Zustand die Zellstruktur teilweise aufgeldst ist und die
lokalen Mikrosegregationen an den Zellwdnden nicht mehr festzustellen sind, weist aber auf einen
weniger verfestigten Zustand hin.

Die minimale Kriechrate nimmt bei der PBF-LB/M/316L-Variante nach der Wdrmebehandlung bei
800 °C/ 1hindervorliegenden und der zitierten Studie zu. In der vorliegenden Studie ist die Zunahme
aber mit Faktor 1,4 viel geringer ausgepragt als in der zitierten Studie [69], bei der sie um ca. Faktor 6
(Warmebehandlung bei 900 °C) bzw. Faktor 5 (Warmebehanddung bei 1050 °C) ansteigt. AuRRerdem ist
die Veranderung der minimalen Kriechrate nach der HT900-Wéarmebehandlung (HT450- vs. HTS00-
Zustand) im Vergleich zu dem Unterschied beider PBF-LB/M/316L-Zustande zur minimalen Kriechrate
der HR/316L-Variante (Faktor 3 Unterschied, siehe Abbildung 5-23) viel weniger signifikant.

Nach Li et al. [69] sind Anderungen der minimalen Kriechrate auf Anderungen von Versetzungszellen
und Subkérnern zurtickzufiihren. Diese kénnen beispielweise Anderungen in Zell-/SubkorngréRe und
Zellwanddicke umfassen, wodurch unterschiedliche Verfestigungsmechanismen in unterschiedlichem
Malt hevorgerufen werden kénnen. In der vorliegenden Studie hat die HT900-Warmebehandlung eine
Teilaufldsung der Versetzungssubstruktur und die Auflésung der Mikrosegregationen an den Zellwan-
den verursacht. Die Versetzungsdichte scheint dadurch auch abgenommen zu haben. Die kumulierte
Haufigkeit der Missorientierungen hat sich nicht signifikant geandert. Im Vergleich zu der HR/316L-
Variante haben beide PBF-LB/M/316L-Zustdnden vor dem Kriechversuch eine héhere Versetzungs-
dichte und mehr Anteil an LAGBs. Aullerdem sind im HT900- im Vergleich zum HT450-Zustand quali-
tativ mehr Partikel festzustellen. Eine hohere Versetzungsdichte (HT450 > HT900 > HR) beschrankt
die Verfestigungskapazitdt des Werkstoffs und fiihrt dadurch zu héheren minimalen Kriechraten. Die
Reihenfolge der erzielten minimalen Kriechraten (HT900 > HT450 > HR) wird dadurch teilweise erklart.
Dass der HT900-Zustand der PBF-LB/M/316L-Variante eine héhere minimale Kriechrate als der
HT450-Zustand hat, kénnte an dem vermehrten Aufkommen van Partikeln sowie an der Abwesenheit
der Mikrosegregationen an den Zellwdnden im HT900-Zustand liegen. Die Partikel kénnten durch ihre
in Abbildung 5-42 festgestellte Wechselwirkung mit den Versetzungen die Versetzungsbewegung so
gestort haben, dass sie die Bildung einer dichteren Versetzungsstruktur erschwert und somit zu einer
geringeren minimalen Kriechrate gefiihrt haben. Die Abwesenheit von Mikrosegregationen an den Zell-
wdnden beim HT900-Zustand, welche beim HT450-Zustand vermutlich einen zusdtzlichen festigkeits-
steigernden Effekt durch die Verankerung von Versetzungen an den Zellwanden gehabt hat, kénnte
ebenfalls die hohere minimale Kriechrate des HT900-Zustands erkldren.

Insgesamt stltzen die Korrelation von 0,2 % Dehngrenzen, minimaler Kriechrate und Versetzungs-
dichte sowie die Analyse der Zusammenhdnge zwischen Mikrostruktur und minimaler Kriechrate bei
dem untersuchten Parametersatz (600 °C / 225 MPa) die Hypothese, dass die Zellstruktur und die da-
mit verbundene Versetzungsanordnung das Hauptmerkmal ist, das die minimale Kriechrate bestimmt.
Die Partikel und die Mikrosegregationen spielen aber offensichtlich auch eine Rolle. Dabei ist aber zu
beachten, dass da diese Studie bei einem bestimmten Parametersatz durchgefiihrt wurde, sich die
Einzelheiten der dargestellten Auswertung beziiglich der relativen Anordnung der 0,2 % Dehngrenzen
und Versetzungsdichten nur schwer verallgemeinern lassen. Die allgemeineren Aussagen beziglich der
Rolle der Zellstruktur fiir das Kriechverhalten sind aber giiltig. Um ein besseres Verstdndnis der Rolle
der Anderungen der Mikrostruktur auf das Kriechverhalten aufzubauen, sind weitere Kriechversuche
nach unterschiedlichen Warmebehandlungen und Priifparametern und z. B. REM-EBSD, TEM und
XCT-Untersuchungen notwendig.

Zum Abschluss dieses Abschnittes wird auch fir den HT900-Zustand auf die gegen Ende vom Ab-
schnitt 6.3.1.2 eingefiihrte Auswertung der Verteilung der Verformung (interkolumnare vs. kolumnare

125



6 Diskussion

Bereiche) eingegangen. Ausgewadhlte Ergebnisse aus dieser Studie sind in Abbildung 6-8 dargestellt.
Dabei handelt es sich um KAM-Winkelkarten aus sowohl dem Ausgangszustand (Abbildung 6-8a) als
auch drei unterschiedlichen Bereichen des metallographischen Schliffes der untersuchten gebrochenen
Kriechprobe (Prifparameter 600 °C / 225 MPa): Gewindebereich (Abbildung 6-8b), verformter Bereich
ohne augepragte Einschnirung (Abbildung 6-8c) und Bereich in unmitelbarer Nahe der Bruchkante
(Abbildung 6-8d).

a
Befare loading

6 ] 2 311 9 ] 2 Ely
Abbildung 6-8. KAM-Winkelkarten zur Untersuchung des Verformungsverhalten beim Kriechen bei
600 °C / 225 MPa des HT900-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante (100 pm?x 75 pum?, 97,7 nm
PixelgroRRe). a) Ausgangszustand, b) Gewindebereich, c) verformter Bereich ohne ausgeprdgte
Einschnirung, d) Bereich in unmitelbarer Ndhe der Bruchkante. Z (horizontal liegend) entspricht der
Last- und Aufbaurichtung. IR: interkolumnarer Bereich.

Nach dem Kriechversuch sehen die KAM-Winkel-Werte im Gewindebereich, der nahezu ausschlielllich
thermisch belastet wird, im Gegensatz zu dem HT450-Zustand (siehe Abbildung 6-5b) qualitativ
betrachtet insgesamt ahnlich wie im Ausgangszustand aus. Es finden anscheinend zusatzlich zu den
durch die HT900-Wdrmebehandlung verursachten  Erholungsprozesse  keine  weiteren
Erholungsprozesse statt. Im Gegensatz dazu sind im verformten Bereich die KAM-Winkel-Werte
insgesamt hoher (die KAM-Winkelkarte sieht insgesamt griiner aus), was auf die Kriechverformung
zuriickzufihren ist. Auflerdem ist, wie in dem Fall des HT450-Zustands, in diesem verformten Bereich
zu erkennen, dass die KAM-Winkel-Werte homogen zwischen kolumnaren und interkolumnaren (IR)
Regionen verteilt sind, was weiterhin auf einen vergleichbaren Beitrag zur Gesamtverformung
zwischen interkolumnaren und kolumnaren Bereichen hindeutet. Im Bereich nah der Bruchkante ist
eine Aussage ber den Ausmal der KAM-Winkel-Werte schwieriger. Dennoch erwartet man, dass in
diesem Bereich der Einschniirung die Verofmung insgesamt am gréfiten ist. In Zusammenhang damit
wurde in dieser Region der Einschniirung tatsachlich im kolumnaren Bereich eine weitere Verformungs-
struktur innerhalb der Kérner festgestellt, in der die Verformung zu akkumulieren scheint. Diese Ver-
formungsstruktur ist in der rechten Halfte der Abbildung 6-8d deutlich als parallele Linien erkennbar,
die sich scheinbar senkrecht zueinander kreuzen und 45° zur Belastungsrichtung ausgerichtet sind. Die
45°-Qrientierung zur Belastungsrichtung lasst vermuten, dass sie das Produkt von Gleiten in Ebenen
maximaler Scherspannung ist, was, wie Dryepondt et al. betonen, ein typisches Verhalten von 316L
wadre, welches eine maRig niedrige SFE aufweist [32, 154]: Bei niedrigen Temperaturen kann eine
gewisse Verformung durch Zwillingsbildung angenommen werden und mit steigender Temperatur
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wird die Verformung durch Gleiten aufgrund thermischer Aktivierung glinstiger. In den
interkolumnaren Bereichen in diesem Bereich der Einschniirung nah der Bruchkante, wo keine solche
Verformungsstruktur  festgestellt wurde, kann die Verformung durch die typischen
Versetzungsmechanismen der Hochtemperaturverformung wie z. B. Versetzunsklettern oder durch
Korngrenzengleiten der eher parallel zur Lastrichtung liegenden Korngrenzen erfolgen. Weitere
aufwendige Untersuchungen mit TEM sind erforderlich, um die Art der beobachteten Merkmale und
der Verformung zu bestimmen.

Zusammen mit den Verformungsmerkmalen in Abbildung 6-8 scheint die Entwicklung der Textur
(siehe Abbildung 5-41) mit der Verformung des HT900-Zustands zusammenzuhangen. In diesem Zu-
stand wurde eine hohere Kriechdehnung entwickelt als im HT450-Zustand (siehe Abbildung 5-23b).
Aullerdem zeigen weitere getrennte EBSD-Messungen im verformten Bereich aus interkolumnaren
und kolumnaren Bereichen (Ergebnisse nicht gezeigt), dass die Entwicklung der Textur hauptsachlich
in den kolumnaren Bereichen stattfindet. Im Fall des HT900-Zustands geht also die Verformung der
kolumnaren Bereiche mit einer Umlagerung der Kornorientierung einher, wie es bei der HR/316L-Vari-
ante festgestellt und erwahnt wurde (siehe Abschnitt 6.3.1.2). Diese Entwicklung der Textur stimmt
teilweise mit den Erkenntnissen von Dryepondt et al. [32] fiir Warmzugverformung (iberein, bei denen
sie vorgeschlagen haben, dass die dehnungsinduzierte Texturentwicklung auch eine Rolle bei der
Erhohung der Duktilitat spielen konnte (siehe Abschnitt 2.3.1). In diesem Fall hat sich die Textur aber
nichtin Richtung einer {001} und {111}-Fasertextur entwickelt; ein bekanntes Verhalten fiir kfz-Systeme
unter Zugbelastung, das von Gleiten dominiert wird [32, 155]. Da die Zunahme von e (HT450 vs.
HT900) primdr auf die Zunahme (um ca. Faktor 3) von ef 5 zuriickzuftihren ist (siehe Abbildung 6-7),
erscheint es plausibel, dass die Entwicklung der Textur und der in Abbildung 6-8d sichtbaren
Verformungsmerkmale wahrend dieser Phase stattfindet und eher wenig mit dem
Verformungsverhalten in den primdren und sekunddren Kriechbereichen karreliert.

Bezuliglich des Schadigungsverhaltens wurde die Bildung von Kriechschddigung in Form von Mikrarissen
unterdrickt, was sich in einem geringeren Volumenanteil im Vergleich zum HT450-Zustand zeigt (vgl.
Abbildung 5-32, Abbildung 5-36) und vermutlich darauf zurtickzuftihren ist, dass die Korner besser in
der Lage waren, sich zu verformen und umzulagern, was sich in einer Entwicklung der Textur niederge-
schlagen hat. Die verbesserte Verformungsfahigkeit ist hochstwahrscheinlich eine Folge der Verdnde-
rungen in der Zellstruktur. Die niedrigere Versetzungsdichte, welche dem Werkstoff mehr Verfor-
mungskapazitdt gibt, hat die Verformungsfahigkeit des Werkstoffs erhéhen und die Auflésung der
Mikrosegregationen an den Zellwanden der Zellstruktur die zur Rissbildung fihrende Cr-, Mo-Verar-
mung verlangsamen kénnen. Schliellich kann die Abwesenheit von den in Abbildung 5-3 festgestellten
kleinen Hohlrdumen im HT900-Zustand (siehe Abbildung 5-4) auch eine Rolle bei der Unterdriickung
der Bildung von Kriechschadigung in Form von Mikrorissen gespielt haben.
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7 Schlussfolgerungen und Ausblick

7.1 Schlussfolgerungen

In dieser Studie wurde eine griindliche Charakterisierung des mechanischen Verhaltens einer PBF-
LB/M/316L-Variante im Vergleich zu einem konventionell hergestellten warmgewalzten nichtrosten-
den Stahl 316L durchgefihrt. Die Ergebnisse leisten einen Beitrag zu den bisher nur sparlich vorhande-
nen Daten zur additiv gefertigten Variante, insbesondere im Hinblick auf das LCF- und das Kriechver-
halten.

Die untersuchte PBF-LB/M/316L-Variante ist nahezu defektfrei (Porositat unter 0,01 %), was es er-
moglichte, die Auswirkung anderer Aspekte einer typischen PBF-LB/M/316L-Mikrostruktur, z. B. die
Zellstruktur oder die Kornmorphologie, auf das mechanische Verhalten zu untersuchen. Diese Arbeit
hat die Mikrostruktur somit stdrker in den Fokus genommen als die meisten bisher in der Literatur
verfliigbaren Studien.

Die Herstellung von Turmen und Wdnden anstelle von endkonturnahen Rohlingen sowie die verwen-
deten Prozessparameter waren entscheidend, um die Homogenitdt innerhalb der Rohlinge und zwi-
schen den gefertigten Baujobs zu erreichen.

Die mechanische Priifkampagne umfasste Zugversuche zwischen Raumtemperatur und 650 °C, LCF-
Versuche zwischen Raumtemperatur und 600 °C sowie Kriechversuche bei 600 °C und 650 °C. Aus je-
dem dieser Prifverfahren wurden entsprechende Festigkeits- und Verformungskennwerte ermittelt.
Darlber hinaus wurde mit Hilfe gezielter mikrostrukturellen Untersuchungen ein wichtiger Beitrag zum
Verstdndnis des Zusammenhangs zwischen der Mikrostrukturinkl. ihrer Entwicklung wahrend der Ver-
formung und den mechanischen Eigenschaften in Bezug auf die Verformungs- und Schadigungsme-
chanismen geleistet.

Die Mehrheit der Untersuchungen wurden an dem sogenannten HT450-Zustand der PBF-LB/M/316L-
Variante durchgefihrt. Dabei wurden die Rohlinge bei 450 °C fir 4 h warmebehandelt. Einige ausge-
wdhlte Zugversuche bei Raumtemperatur wurden am As-Built-Zustand durchgefiihrt. Der Zustand
nach einer Wdrmebehandlung bei 900 °C / 1h, welche an bereits bei 450 °C / 4 h wdrmebehandelten
Rohlingen durchgefiihrt wurde, wurde anhand von Zugversuchen bei Raumtemperatur und Kriechver-
suchen bei 600 °C / 225 MPa untersucht.

Die wichtigsten Schlussfolgerungen dieser Studie werden im Folgenden zusammengefasst:
e Mikrostruktur

Die HT450-Warmebehandlung hat auf keiner der untersuchten Langenskalen der Mikrostruktur des
As-Built-Zustands wesentliche Anderungen verursacht. Die Zellstruktur blieb stabil. Der Abbau der Vo-
lumen-Eigenspannungen war gering (kleiner als 5 %). Die Probenfertigung hat einen starkeren Eigen-
spannungsabbau als die Warmebehandlung bewirkt (80 - 90 %).

In Ubereinstimmung mit der Literatur unterscheidet sich die Mikrostruktur der untersuchten PBF-
LB/M/316L-Variante erheblich von der der (konventionell hergestellten) HR/316L-Variante. Die PBF-
LB/M/316L-Mikrostruktur ist komplex und hierarchisch aufgebaut und ihre charakteristischen Merk-
male erstrecken sich (iber mehrere Langenskalen. Die in dieser Studie beobachtete hierarchische Mik-
rostruktur (Korn-, Subkorn- und Zellenlangenskalen von grob etwa 100 pm, 10 pm bzw. 1 pm) und die
damit verbundenen Merkmale stimmen mit der Literatur berein. Eine einzigartige Kornmorphologie,
Groli- und Kleinwinkelkorngrenzen, Schmelzbadgrenzen, kristallografische Textur, Partikel im Submik-
rometer-/NanomafRstab (hochwahrscheinlich metastabile amorphe MnSiO; Rhodonite-ahnliche Nano-
partikel) und eine Zellstruktur sind vorhanden.

128



7 Schlussfolgerungen und Ausblick

Die Zellstruktur weist eine hohe Versetzungsdichte und Mikrosegregation von Cr und Mo an den Zell-
wdnden auf. Die Kornmorphologie korreliert mit der Scan-Strategie. Die erhaltene kristallografische
Textur ist durch eine {011}-Texturkomponente in der Aufbaurichtung und {001}-Texturkomponenten in
Richtung der Scan-Vektoren gekennzeichnet. Die Kornmorphologie (HAGBs) weist ein charakteristi-
sches Schachbrettmuster mit so genannten kolumnaren und interkolumnaren Bereichen auf. Dieses
Muster hat eine Periodizitat mit einer charakteristischen Lange von etwa der GroRe des Schraffurab-
standes h (=120 pm). In den kolumnaren Bereichen verlaufen die Korngrenzen eher senkrecht zur Auf-
bau-/Lastrichtung, wahrend sie in den interkolumnaren Bereichen eher parallel zu diesen verlaufen.

Von allen Merkmalen der Mikrostruktur hat die Zellstruktur den gréRten Einfluss auf die mechanischen
Eigenschaften und ist somit der Hauptfaktor, der zu dem unterschiedlichen mechanischen Verhalten
im Vergleich zur HR/316L-Variante beitrdgt.

Insgesamt stimmen die Mikrostruktur, die charakteristischen Kennwerte und das mechanische Verhal-
ten weitgehend mit den bisher verfiigbaren Literaturdaten Gberein. Der grolRte Unterschied wurde
beim Kriechverhalten nach der Warmebehandlung festgestellt, zu dem allerdings bisher nur sehr we-
nige Daten vorliegen. Im Folgenden wird auf die Details der einzelnen mechanischen Eigenschaften
eingegangen.

e Zugversuchskennwerte

Im Vergleich zur HR/316L-Variante hat die PBF-LB/M/316L-Variante eine héhere 0,2 % Dehngrenze
und ein anderes, ideal-plastisches Verfestigungsverhalten. Die 0,2 % Dehngrenze des HT450- sowie
des As-Built-Zustands ist etwa doppelt so hoch wie die der HR/316L-Variante und dieser Trend setzt
sich mit ansteigender Priftemperatur fort. Die Zugfestigkeit ist im Gegensatz zur 0,2 % Dehngrenze
bei allen Priiftemperaturen nahezu identisch. Die Bruchdehnung ist bei allen Priiftemperaturen bei der
PBF-LB/M/316L-Variante geringer als bei der HR/316L-Variante. Das gilt auch fiir die Brucheinschndi-
rung mit Ausnahme von 400 °C, wo dhnliche Werte erreicht werden.

Bei Raumtemperatur weisen beide Werkstoffvarianten einen zahen Zug-Gewaltbruch mit Schublippen
auf, bei den htheren Priiftemperaturen entsteht ein Scherbruch. Wabenbildung und Scherebenen run-
den das Versagenshild ab. Bei der PBF-LB-Variante ist auf der Bruchflache bei den héheren Priiftem-
peraturen die schachbrettartige Kornmorphologie zu erahnen und auf der Mantelflache sind Nebenrisse
festzustellen. Bei > 600 °C sind die Korngrenzen aufgerissen und es hat ein interkristalliner Spaltbruch
stattgefunden.

e |LCF

Der HT450-Zustand der PBF-LB/M/316L-Variante weist iiber den gréfiten Teil der Ermidungslebens-
dauervor allem bei Raumtemperatur hdhere zyklische Spannungen als die HR/316L-Variante auf. Diese
hohere zyklische Festigkeit ist aus der Anwendungsperspektive von Vorteil, denn in einem zyklisch be-
lasteten Bauteil wird bei einer gegebenen Spannungsamplitude weniger Dehnung bzw. Verformung
entwickelt. Neben der héheren zyklischen Festigkeit weist der HT450-Zustand der PBF-LB/M/316L-
Variante dhnliche Ermidungslebensdauer wie die HR/316L-Variante auf. Dabei nehmen bei allen Priif-
temperaturen die Unterschiede mit abnehmender Dehnungsschwingbreite zu, so dass schliefilich die
Lebensdauer der PBF-LB/M/316L-Variante bei den kleinsten Dehnungsschwingbreiten ausgeprdgt kiir-
zer als diejenigen der HR/316L-Variante sind.

Das Versagensbild ist meist durch Bruchflachen mit ausgepragter Topografie gekennzeichnet. Es wur-
den auch mehrfache Rissinitiierung und stufenartige Ubergangsbereiche, feine bahnartige Merkmale
an der Rissinitiierungsstelle, Schwingstreifen und vermutlich ,auffallige groRe Streifen"”, feine stufen-
artige Streifen tberall auf der Bruchflache, Waben und Querrisse festgestellt. Die Rissbildung erfolgte
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bei allen Priftemperaturen berwiegend auf der Probenaoberflache. Die Hauptschadigungsmechanis-
men sind bei Raumtemperatur mehrfache Rissbildung an Gleitbdndern und bei erhéhten Temperaturen
interkristalline Rissbildung. Bei 600 °C spielten die Cr-, Mo-Verarmung sowie Oxidationsprozesse eine
Rolle. Bei 400 °C besteht eine Mischung von beiden Mechanismen. Die Ubergangslebensdauer der PBF-
LB/M/316L-Variante sind kirzer als die der HR/316L-Variante. Die Rissausbreitung ist iberwiegend
transkristallin. Bei 600 °C gibt es aber auch Bereiche interkristalliner Rissausbreitung, insbesondere bei
den niedrigsten Dehnungsschwingbreiten. Weder die Schmelzbadgrenzen noch die Gasporositat haben
einen signifikanten Einfluss auf den LCF-Schadensmechanismus. Insgesamt scheint das Versagens-
bild des HT450-Zustands der PBF-LB/M/316L-Variante in ausgewdhlten Aspekten stark mit der Wech-
selwirkung des Risses mit der gerichteten Zellstruktur zusammenzuhdngen.

Das Wechselverformungsverhalten des HT450-Zustands ist durch eine Anfangsverfestigung gefolgt
von einer kontinuierlichen Entfestigung charakterisiert, welche bis zum Auftreten der zum Versagen
fihrenden Entfestigung stattfindet. Eine mikrostrukturelle Erklarung fur das beobachtete Wechsel-
verformungsverhalten wurde anhand der Ergebnisse des mechanischen Verhaltens sowie der Literatur
diskutiert und Hypothesen dazu aufgestellt, wodurch Hinweise fiir weiterfiihrende Studien gegeben
werden.

Eine Abnahme der Anzahl der Kleinwinkelkorngrenzen als Grund fiir die Entfestigung kann in Abwe-
senheit von belastbaren experimentellen Nachweisen als eine mdgliche Ursache fir die Entfestigung
vor allem bei Hochtemperatur-Ermidung nicht ausgeschlossen werden. Ein Effekt der Texturentwick-
lung auf die Entfestigung kann hingegen ausgeschlossen werden. Die Vergroberung der gerichteten
Zellen und eine damit verbundene eine Hall-Petch-Beziehung in Verbindung mit der Zellgrélie scheint
bei Raumtemperatur keine Rolle zu spielen. Bei den hoheren Priftemperaturen wurde kein experimen-
teller Nachweis erbracht, der dagegenspricht.

Der Gleitcharakter und die damit zusammenhdngende sich entwickelnde Versetzungsanordnung be-
einflussen den Verformungsmechanismus der Ermidung. Die Ergebnisse dieser Studie deuten darauf
hin, dass bei Raumtemperatur das planare Gleiten, bei dem Gleitbdnder ein typisches Merkmal sind,
den Hauptverformungsmechanismus darstellt, und die Zellstruktur als eine Art Sattigungszustand
agiert, wodurch das Auftreten von Gleitbandern erklaret werden kénnte. Mit steigender Priftempera-
tur entwickelt sich der planare Gleitcharakter in Richtung eines welligen Gleitcharakters und dynami-
sche Erholung und thermisch aktivierte Mechanismen tragen zunehmend zur Verformung bei. Bei
Raumtemperatur kénnte die interstitielle Natur von N zusdtzlich zur Zellstruktur trotz einer héheren
Stapelfehlerenergie eine weitere Ursache fiir das planare Gleiten sein. Bei Hochtemperatur scheinen
die thermisch aktivierten Mechanismen den das planare Gleiten férdernden Effekt vom N-Gehalt und
der dynamischen Reckalterung zu tbertreffen.

e Kriechen

Die hohere Warmdehngrenze der PBF-LB/M316L-Variante erlaubt es, héhere Lasten als bei der
HR/316L-Variante aufzubringen, chne dass plastische Verformung eintritt (dhnlich wie bei dem zykli-
schen Spannungs-Dehnungs-Verhalten bei den LCF-Versuchen).

Die Bruchzeiten und die Dauer jeder Kriechphase sind bei allen Kombinationen von Priifparametern bei
der PBF-LB/M/316L- kirzer als bei der HR/316L-Variante.

Der endglltige Bruch ist im Gegensatz zur HR/316-Variante hauptsdchlich interkristallin. Die kolumna-
ren Bereiche weisen einen interkristallinen sproden Bruch auf, wahrend die interkolumnaren Bereiche
einen eher duktilen Bruch zeigen. Dieses Versagensbild scheint bei ahnlicher Priiftemperatur unabhan-
gig von der Belastungsart zu sein, wie die Ergebnisse des bei 600 °C / 0,4 % durchgefiihrten LCF-Ver-
suchs bestdtigen.
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Die interkristalline Kriechschadigung fuhrt zur Rissbildung und anschliefend zum Versagen. Sie wird
vermutlich sowohl durch die Entstehung von Cr-, Mo- reichen Ausscheidungen an den Korngrenzen, die
diese scheinbar schwdchen, als auch durch die ungiinstige Ausrichtung der Korngrenzen verursacht und
beschleunigt. Abgesehen von diesen beiden Faktoren sind auch die Mikrosegregationen an den Zell-
wdnden der Versetzungssubstruktur ein Faktor, der eine Rolle bei der Auslosung oder Beschleunigung
der interkristallinen Schadigung spielen kénnte. Schlief3lich haben weder die Schmelzbadgrenzen noch
die Gasporositdt einen wesentlichen Einfluss auf den Kriechschdadigungsmechanismus.

Bei der Kriechverformung ist die Spannungsabhangigkeit der PBF-LB/M/316L- im Vergleich zur
HR/316L-Variante geringer und die Duktilitat beim Kriechen kleiner, was die gesamte Anfangs-Exten-
someter-Dehnung und die Kriechdehnung betrifft. Die minimale Kriechrate wird bei allen gepriften
Parameterkombinationen bei deutlich geringeren Kriechdehnungen (etwa eine GréRenordnung niedri-
ger) erreicht.

Die Zellstruktur wird als Hauptfaktor fiir die Unterschiede im Verformungsverhalten besonders wah-
rend der ersten, aber auch wdhrend der zweiten Kriechphase angesehen, insbesondere weil sie die Ver-
festisungskapazitat des Werkstoffs begrenzt. Die Rolle der Zellstruktur wurde sowohl anhand von Li-
teraturerkenntnissen als auch von eigenen Untersuchungen anhand von bis zur minimalen Kriechrate
gefuihrten Kriechversuchen bei 600 °C / 225 MPa bestdtigt. Vermutlich spielt auch die héhere Stapel-
fehlerenergie eine Rolle. Der Unterschied im Stickstoffgehalt ist nicht von Bedeutung.

Vor allem wdhrend der tertidren, aber auch wdhrend der sekunddren Kriechphase kann neben der Zell-
struktur die Zunahme des Anteils der kumulierten Haufigkeit der korrelativen Missorientierungen ein
weiterer moglicher Einflussfaktor auf die Kriechdehnung darstellen. Die Hauptkomponenten der Textur
haben sich nicht geandert, was bedeutet, dass die Umordnung der Kornorientierung fiir die Kriechver-
formung wenig relevant ist.

Der Zusammenhang zwischen Schadigung und Verformung in der tertidren Kriechphase ist noch un-
klar. Das eher duktile Versagen in den interkolumnaren Bereichen deutet darauf hin, dass sie die meiste
Verformung tragen und dass die Kriechdehnung in den kolumnaren Bereichen durch die sich 6ffnenden
Risse verursacht wird. Gezielte REM-EBSD- und XCT-Untersuchungen deuten jedoch stark darauf hin,
dass sich das Material homogen bis zu einem sehr spaten Stadium des tertiaren Kriechens verformt,
in dem dann die Risse auftreten. Weitere in-situ-XCT-Untersuchungen kénnten zur Klarung dieser
Frage beitragen.

e Effekt der Warmebehandlung bei 900 °C/1h

Der Effekt der Wdrmebehandlung bei 900 °C / 1 h, welche an bereits bei 450 °C / 4 h wdrmebehandel-
ten Rohlingen durchgefiihrt wurde, wurde hinsichtlich der Mikrostruktur, der Zugversuchskennwerte
bei Raumtemperatur und des Kriechverhaltens bei 600 °C / 225 MPa untersucht.

Aus mikrostruktureller Sicht ist die wichtigste Auswirkung der HTS00-Wdrmebehandlung diejenige
auf die Zellstruktur. Es gab keine signifikanten Veranderungen in der Textur oder Kornmorphologie.
Die Warmebehandlung hat eindeutig zu einem Stabilitatsverlust, aber nicht zu einer vollstandigen Auf-
l6sung der Zellstruktur gefiihrt. Der Stabilitatsverlust war evident bei der Veranderung der Verset-
zungssubstruktur und der Auflosung der Mikrosegregationen an den Zellwanden. Die Versetzungs-
dichte scheint ebenfalls abgenommen zu haben. Die Eigenspannungen wurden in der Aufbaurichtung
um 86 % reduziert.

Entsprechend der Verdanderung der Mikrostruktur dnderten sich auch die Zugversuchskennwerte und
die Harte. Die 0,2 % Dehngrenze nahm im Vergleich zum HT450-Zustand um 23 % ab, blieb aber immer
noch um den Faktor 1,5x hther als bei der HR/316L-Variante. Die Zugfestigkeit wurde um etwa 4 %
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und die Hdrte um etwa 7 % reduziert. Die Bruchdehnung und Brucheinschnirung wurden kaum von der
HTS00-Wdrmebehandlung beeinflusst.

Bezliglich des Kriechverhaltens hat die Wdrmebehandlung langere sekunddre und tertidre Kriechsta-
dien und eine geringfiigig kiirzere primadre Kriechphase bewirkt. Die Kriechdehnung hat sich signifikant
erhtht. Dabei ist die Kriechdenung beim Erreichen der minimalen Kriechrate nahezu unverandert ge-
blieben und die Zunahme in der Kriechdehnung der tertidren Kriechphase stellt den Hauptbeitrag fir
die Veranderung der Kriechdehnung dar. Die minimale Kriechrate nahm um Faktor 1,4 und die Bruchzeit
um ca. Faktor 2,5 zu. Schlielllich hat die HT900-Warmebehandlung das Einsetzen des tertidren
Kriechens sowohl beziglich der entwickelten Kriechdehnung als auch der verbliebene Zeit nicht
verzogert. Aus der Perspektive der Anwendbarkeit ist die nahezu unverdnderte Kriechdehnung bei mi-
nimaler Kriechrate bei vergleichbarer minimaler Kriechrate vorteilhaft, denn kriechkritische Bauteile
sollten in der Regel méglichst wenig plastisch verformt werden.

Hinsichtlich der Kriechverformung bestatigen die Auswertung des Zusammenhangs der erreichten
Werte der minimalen Kriechrate mit der Mikrostruktur und die Ergebnisse aus TEM-Untersuchungen
und Zugversuchen an Miniatur-Proben, welche nach bei der minimalen Kriechrate unterbrochenen
Kriechversuchen in den beiden untersuchten PBF-LB/M/316L-Zustdnden und der HR/316L-Variante
durchgefiihrt wurden, dass die Zellstruktur und die damit verbundene Versetzungsanordnung das
Hauptmerkmalist, das die minimale Kriechrate bestimmt. AulRerdem deutet diese Auswertung darauf
hin, dass weitere Beitrage vermutlich aus dem vermehrten Aufkommen von Partikeln sowie aus der
Auflésung der Mikrosegregationen an den Zellwanden kammen kénnen.

Darlber hinaus deuten gezielte REM-Untersuchungen ebenso wie im Fall des HT450-Zustands stark
auf einen vergleichbaren Beitrag zur Gesamtverformung zwischen interkolumnaren und kolumnaren
Bereichen hin. Schlielilich geht im Fall des HT900-Zustands die Verformung der kolumnaren Bereiche
mit einer Umlagerung der Kornarientierung einher, die sich in einer Entwicklung der Textur in diesem
Bereich bemerkbar macht, wie es auch bei der HR/316L-Variante festgestellt wurde.

Beziiglich der Kriechschadigung in Form von Mikrarissen hat die HTS00-Wdarmebehandlung deren Bil-
dung unterdrickt, was sich in einem geringeren Volumenanteil von Mikrorissen im Vergleich zum
HT450-Zustand zeigt. Die Koérner kénnen sich vermutlich besser verformen und umlagern, was sich in
der Entwicklung der Textur niedergeschlagen hat. Dies deutet darauf hin, dass die verbesserte Verfor-
mungsfahigkeit eine Folge der Veranderungen in der Zellstruktur aufgrund der Warmebehandlung ist.
Die niedrigere Versetzungsdichte verleiht dem Werkstoff mehr Verformungskapazitat und die Aufls-
sung der Mikrosegregationen an den Zellwanden der Zellstruktur verlangsamt die Rissbildung.

7.2 Ausblick

Diese Studie legt den Grundstein fiir weitergehende Untersuchungen hinsichtlich des mechanischen
Verhaltens von PBF-LB/M/316L und dem Zusammenhang mit der Mikrostruktur. Mégliche nachste
Studien lassen sich wie folgt zusammenfassen:

e Untersuchung des Effekts von weiteren Warmebehandlungen auf die LCF- und Kriecheigen-
schaften zusammen mit begleitenden REM-EBSD, TEM und XCT-Untersuchungen an sowaohl
unterbrochenen als auch gebrochenen Zustdnden, um ein besseres Verstandnis der Rolle der
Mikrostrukturmerkmale, wie z.B. Zellstruktur und Kornmorphologie, und ihrer Anderungen auf
sowohl die Verformungs- als auch die Schadigungsmechanismen zu schaffen. Die Ergebnisse
werden zur Auswahl einer optimalen Mikrostruktur fiir die jeweiligen Belastungsbedingungen
beitragen.
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Untersuchung der Richtungsabhdngigkeit der mechanischen Eigenschaften bei LCF- und
Kriechbelastung und den zugrundeliegenden mikrostrukturellen Ursachen. Diese Untersuchun-
gen sind insofern relevant, weil technische Komponenten oft mehrachsigen Spannungs- und
Dehnungszustanden ausgesetzt sind.

Durchfthrung weiterer Untersuchungen anhand von Versuchen, welche betriebsnahe Bedin-
gungen darstellen. Diese betreffen zum Beispiel LCF-Relaxationsversuche, welche Ermii-
dungs- und Kriecheffekte kombinieren, und IST-Versuche, bei denen eine Belastung unter va-
riabler Amplitude vorliegt.
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Abbildung 4-1. Exemplarische Darstellung der PBF-LB/M/316L-Rohlinge (Tirme und Wande, Projekt
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Anhang

Anhang

A. Tabellen zum Stand der Kenntnisse
Tabelle A1. Zusammenfassung der Warmebehandlungsstudien an PBF-LB/M/316L. Basierend und aufbauend auf der Arbeit von Voisin et al [65]. Die kritischen

Temperaturen beziehen sich auf die Temperatur, bei der das entsprechende mikrostrukturelle Merkmal instabil wird.

Critical Temperature (°C)

Ref. Year Heat Treatments studied (°C / t) Cells LAGBs HAGBs  Recrystallization
[69] 2022 650,750,800, 900,1050 /1h each 750-900 - 1050 1050

[181] 2021 400 / 4h; 650, 800 / 2 h each; 1100 / 5min, 30min, 8h; 1400 / 10 min 650-800 1100 - 100/>30min
[135] 2021 500,900, 950, 1100 / 1h each 1100 950-1100 100 -

[97] 2021 400, 800, 1200/ 1h each 800-1200 - 1200 1200

[79] 2021 650,1050 /1h each <1050 - >1050 >1050

[32] 2021 500, 600,800/5 heach 800 - - -

[81] 2021 1100/ 30 min <1100 - - -

[83] 2020 700,800,900, 1040,1200/1h each 800-300 - - -

[182] 2020 950,1065,1150 / 2 h each;