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Kurzfassung

Fir die Masseverringerung und die damit verbundene Abnahme des Treibstoffverbrauchs bei
gleichzeitig hohen Sicherheitsstandards bei Kraftfahrzeugen nehmen hochfeste Feinbleche
einen bedeutenden Stellenwert ein. Die hohen Festigkeitsanforderungen an die Werkstoffe
von dinnwandigen Bauteilen in Leichtbaukonstruktionen kdnnen mit verschiedenen Stéhlen,
wie Dualphasenstahlen, Komplexphasenstdhlen und Stihlen aus martensitischem Geflige,
erfillt werden. Ein gefahrliches Problem bei der Anwendung hochfester Giten im Automo-
bilbau ist jedoch die Wasserstoffversprodung. Wahrend der Herstellung, der Verarbeitung und
des Einsatzes hochfester Stdhle kann sich Wasserstoff im Geflige einlagern und zum leichte-
ren Wachstum von Rissen oder zur unerwarteten Rissbildung und damit zum Versagen von
Bauteilen fuhren.

Das Ziel der Arbeit ist es, die Wasserstoffversprodungsneigung vier hochfester Modell-
stéhle (ein Dualphasenstahl, zwei Komplexphasenstéhle und ein Stahl mit angelassenem mar-
tensitischem Gefuge, aufgeteilt in die Festigkeitsklassen 1200 MPa und 1400 MPa) und den
Einfluss der Mikrolegierungselemente Niob, Vanadium, Molybdan, Titan, Zirkon und Bor auf
die Wasserstoffversprodungsneigung dieser vier hochfesten Stahle festzustellen. Dazu wurden
mechanische Versuche angewandt, die eine Unterscheidung der Versprodungsneigung anhand
von Standzeiten ermdglichen. Um den Einfluss der Belastungsgeschwindigkeit auf die Ver-
anderung mechanischer Kennwerte wasserstoffbeladener Proben aufzuzeigen, wurden neben
Langsamzugversuchen auch Schnellzugversuche mit hoher Dehnrate durchgefiihrt. Zusétzlich
zu den mechanischen Versuchen konnten mit Diffusionsmessungen Informationen Uber die
Wasserstoffdiffusion und tber Wasserstofffallen abgeleitet werden. Diese Messungen sollten
feststellen, welche Bedeutung der Diffusionskoeffizient fir die Versprodungsneigung hat.

Die Ergebnisse zeigen, dass Komplexphasenstahle bei Standzeitversuchen weniger ver-
sprodungsanfallig als Dualphasenstahle oder Stahle mit einem Geflige aus angelassenem Mar-
tensit sind. Mikrolegierungselemente verringern die Versprodungsneigung der vier Stéhle
nicht bedeutend, nur beim Dualphasenstahl kann mit Mikrolegierungselementen eine markan-
te Erh6hung der Versprodungsresistenz erzielt werden. Korrelationen zwischen den Diffusi-
onsmessergebnissen, der gefiigeabhéngigen Versprodungsneigung der Stéhle und der Abhén-
gigkeit der wasserstoffbedingten Abnahme mechanischer Kennwerte von der Belastungsge-

schwindigkeit bestatigen die Bedeutung der Wasserstoffdiffusion fir die Versproédungsnei-

gung.



Abstract

The use of advanced and ultra-high strength thin sheet steels (AHSS/UHSS) enables a reduc-
tion of mass of the body in white and thereby of CO,-emissions, accompanied by an increased
crash safety of automotive vehicles. Steel grades with dual-phase, complex-phase or marten-
sitic microstructures exhibit very high strength levels with high ductility. Using these grades
allows the design of quite thin walled parts in automotive applications. However, these high
strength steel grades are susceptible to hydrogen embrittlement (HE).

During steelmaking, processing and application of these steels hydrogen can penetrate
into the microstructure, thereby enabling accelerated crack initiation and crack propagation
which could result in unexpected collapses of parts.

In this present work the HE-susceptibility of four AHSS/UHSS steel grades (one dual-
phase grade, two complex-phase grades and one tempered martensitic grade, split into
strength classes 1200 MPa and 1400 MPa) is shown as well as the impact of the microalloy-
ing elements niobium, vanadium, molybdenum, titanium, zirconium and boron on HE-
susceptibility. Therefore mechanical tests on internal hydrogen embrittlement and hydrogen
environment embrittlement were carried out and fracture times were used to characterize HE-
susceptibility. Low strain rate tests as well as high strain rate tests were implemented to show
the impact of hydrogen on mechanical properties. Additionally, hydrogen diffusion measure-
ments were performed to get information about hydrogen diffusion and trapping in these
steels as well as to determine the impact of hydrogen diffusion on HE-susceptibility.

The results obtained in this work reveal that within particular strength classes complex-
phase grades are less susceptible to HE than the dual-phase grade or the tempered martensitic
grade. Microalloying does not significantly reduce the HE-susceptibility, except for dual-
phase grade. For the dual-phase grade a reduction of HE-susceptibility occurs when alloying
with particular amounts of microalloying elements. Correlations between hydrogen diffusivi-
ty, microstructure-dependent HE-susceptibility and the dependency of the reduction of me-
chanical properties on the strain rate reveal a significant impact of hydrogen diffusion on HE-

susceptibility.
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1. Motivation

Kapitel 1

Motivation

Wohlstand in einer modernen Gesellschaft bedeutet heute ein hohes MaR an individueller
Mobilitat. In den westlichen Industrielandern ist das Automobil seit vielen Jahrzehnten ein
Garant fur Beweglichkeit, in aufstrebenden Industrienationen, wie etwa China und Indien,
entwickelt sich eine immer starker werdende Nachfrage nach Mobilitat, welche auch in Zu-
kunft durch Automobile gedeckt werden wird. Der Einsatz von Kraftfahrzeugen ist jedoch
Uber deren gesamten Lebenszyklus hinweg mit CO,-Emissionen verbunden. Bei der Fahr-
zeugentwicklung wird daher vermehrt ein Augenmerk auf Nachhaltigkeit gelegt. Diese bedeu-
tet neben dem gezielten Einsatz von Werkstoffen, die in ihrer Herstellung und Wiederverwer-
tung mdglichst umweltschonend sind, auch die Verringerung von Schadstoffen wéhrend der
Fahrzeugnutzung. Die erforderliche Leistung fiir den Betrieb eines Kraftwagens hangt von der
Masse, dem Antriebswirkungsgrad und der Aerodynamik des Fahrzeuges ab. Neben der Wir-
kungsgradoptimierung von Verbrennungskraftmaschinen und Antriebsbaugruppen spielt vor
allem das Thema ,,Masseverringerung“ eine entscheidende Rolle zur Abnahme des Leis-
tungsbedarfs und der Emissionen.

Der Werkstoff ,,Stahl“ ermdglicht die Leichtbauweise bei Automobilen. Leichtbaukon-
zepte weisen sich durch massearme Konstruktionen bei hoher Steifigkeit und aufnehmbarer
Umformenergie in Unfallsituationen aus. Die Bauteilsteifigkeit wird durch den Elastizitats-
modul, die Blechdicke und die geometrische Ausfiihrung des Bauteiles beeinflusst. Stahl bie-
tet mit seinem hohen Elastizitdtsmodul die Mdglichkeit, steife, massearme Konstruktionen
trotz Anwendung dinnwandiger Strukturen zu realisieren. Die hohen Festigkeiten und auf-

nehmbaren Dehnungen von Stahlblechen garantieren auch bei diinnwandigen Bauteilen eine
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ausgezeichnete Unfallsicherheit. Neben Steifigkeit und Festigkeit werden von den eingesetz-
ten Werkstoffen auch gute Umformeigenschaften erwartet, um geometrisch komplexe Bautei-
le zur Optimierung der Ergonomie, des Designs und der Aerodynamik herzustellen. Die
Stahlindustrie bietet zahlreiche kaltumformbare Stdhle an, welche hohe Festigkeiten bei
gleichzeitig grolRen Dehnungen erreichen, wie etwa Dualphasen- und Komplexphasenstéhle.
Diese Stahle weisen Gefuge mit unterschiedlichen Anteilen an Martensit, angelassenem Mar-
tensit, Bainit, Ferrit und Restaustenit auf und erreichen Festigkeiten von weit iber 1000 MPa.
Stahle mit einem Geflige aus angelassenem Martensit besitzen enorme Festigkeiten von bis zu
1600 MPa und ermdglichen die Produktion hochfester Bauteile.

Die Anwendung hochfester Stdhle birgt jedoch mitunter ein Problem: die Wasser-
stoffversprodung. Gerade bei Bauteilen aus den oben erwahnten kaltumformbaren Dualpha-
senstahlen, Komplexphasenstédhlen und Stadhlen mit angelassenem martensitischem Gefiige
mit hohen Zugfestigkeiten kann Wasserstoff bei groen Belastungen zu unerwartetem Versa-
gen wahrend der Anwendung fihren. Die Moglichkeiten des Eintritts von Wasserstoff ins
Stahlblech bzw. in das Bauteil sind vielféltig. Bereits bei der Herstellung des Stahlbleches
und bei der Oberflachenbehandlung kann wéhrend der Erschmelzungs-, Beiz- und Beschich-
tungsprozesse Wasserstoff eingebracht werden. Auch im Betrieb des Bauteiles kann bspw.
durch Korrosionsprozesse Wasserstoff vom Geflige absorbiert werden. Um beim Einsatz
hochfester Stahle eine Wasserstoffversprodung zu vermeiden, werden oft konstruktive MaR-
nahmen ergriffen. So werden etwa makroskopische Kerben vermieden, um Spannungskon-
zentrationen auszuschlielen. Stahlhersteller versuchen Stahle mit moglichst geringer Ver-
sprodungsneigung zu entwickeln.

Uber die Wasserstoffversprodungsneigung verschiedener hochfester Stihle gibt es be-
reits zahlreiche Untersuchungen. Die Wasserstoffversprédung ist ein diffusionsgesteuerter
Prozess. Die Diffusivitat wird unter anderem durch Wasserstofffallen beeinflusst, das sind
Stellen im Geflige, welche hohere Bindungsenergien fir Wasserstoff als interstitielle Platze
aufweisen. Zahlreiche Studien tber die Fallenwirkung von Versetzungen, Korngrenzen u. dgl.
wurden durchgefiihrt. Auch Ausscheidungen und Substitutionsatome von Mikrolegierungs-
elementen konnen Wasserstofffallen im Geflige bilden und damit die Diffusivitat von Was-
serstoff verandern. Inwieweit Ausscheidungen oder Substitutionsatome von Mikrolegierungs-
elementen in Gefligen hochfester, kaltumformbarer Stahle die Resistenz gegen Wasser-
stoffversprodung beeinflussen, ist jedoch bislang kaum bekannt.

In dieser Arbeit wird die Wasserstoffversprédungsneigung von vier hochfesten Stéhlen

aufgezeigt; untersucht werden ein Dualphasenstahl (1200 MPa), zwei Komplexphasenstéhle
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(1200 MPa und 1400 MPa) sowie ein Stahl mit angelassenem martensitischem Geflge
(1400 MPa). Um den Einfluss von Mikrolegierungselementen auf die Wasserstoffver-
sprodungsneigung festzustellen, werden die gleichen vier Stahltypen aus unterschiedlich mik-
rolegierten Schmelzen hergestellt und deren Versprédungsneigung analysiert. Als Ausgangs-
material daftr dienen kleintechnisch hergestellte und mit einem Element (Titan, Niob, Zirkon,
Vanadium, Molybdan und Bor) in unterschiedlichen Mengen legierte Schmelzen mit glei-
chem Kohlenstoff-, Mangan-, Silizium- und Chromgehalt. Standzeitversuche an konstant be-
lasteten, wasserstoffbeladenen, lochgekerbten Proben sowie an umgeformten, in einem was-
serstoffbildenden Medium ausgelagerten Proben geben Auskunft Gber die Wasserstoffver-
sprodungsneigung der unterschiedlich mikrolegierten Stahle. Automobilbauteile erfahren mit-
unter Beanspruchungen mit rasch zunehmender mechanischer Last (bspw. Unfallsituation).
Um den Einfluss der Belastungsgeschwindigkeit auf die Veranderung mechanischer Kenn-
werte unter Wasserstoffeinfluss zu zeigen, werden Langsamzugversuche und Schnellzugver-
suche durchgefiihrt. Des Weiteren zeigen Diffusionsmessungen an den verschieden legierten
Stahlen auf, welche Bedeutung der Diffusionskoeffizient fir die Versprodungsneigung hat
und inwieweit Ausscheidungen bzw. Substitutionsatome von Mikrolegierungselementen die

Diffusivitat beeinflussen.
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Kapitel 2

Literatur

2.1 Hochfeste Stahle fiir die Automobilindustrie

2.1.1 In der Automobilindustrie angewandte Stahle

Die CO,-Emissionen sowie steigende Energiekosten zwingen die Automobilhersteller zur
Entwicklung treibstoffsparender Fahrzeuge. Eine Masseverringerung mindert den erforderli-
chen Leistungsbedarf und kann durch die Anwendung dunnwandiger, hochfester Bauteile
erzielt werden [1]. Gleichzeitig zur Masseverringerung steigen die Anforderungen an die
Fahrzeugsicherheit und Fahrzeugsteifigkeit. Durch den Einsatz von Stahlen hoher Festigkeit
und Dehnung kann die Fahrzeugsicherheit bei gleichzeitig dinner werdenden Bauteilen ge-
wahrleistet werden, da mit solchen Stéhlen ein hohes MaR an Verformungsenergie in Unfall-
situationen aufgenommen werden kann [2]. Abbildung 1 zeigt eine Ubersicht verwendeter
Stahle im Automobilbau. Low Carbon (LC)-, Ultra Low Carbon (ULC)- und Interstitial Free
(IF)-Stéhle besitzen sehr gute Umformeigenschaften. Bei den IF-Stéhlen liegt durch eine Va-
kuumbehandlung der Schmelze ein sehr geringer Kohlenstoffgehalt vor. Durch starke Karbid-
und Nitridbildner, wie Titan und Niob, wird im weiteren Herstellprozess ein vollstandiges
Abbinden von Stickstoff und Kohlenstoff erreicht [3, 4]. Bei den hoherfesten IF-Stahlen wird
durch das Zulegierung von Phosphor, Silizium, Mangan sowie Titan, Niob und Vanadium
durch Kornfeinung, Mischkristallverfestigung und Ausscheidungshértung die Festigkeit er-
hoht. Bake-Hardening-Stahle (BH-Stahle) zeichnen sich durch gute Umformbarkeit vor und

durch eine Festigkeitserh6hung nach dem Lackeinbrennen aus. Durch den geldsten Kohlen-
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stoff, welcher bei der Warmebehandlung des Lackeinbrennens Cotrellwolken um Versetzun-
gen bildet, wird die Streckgrenze gesteigert. Die Grundfestigkeit hangt bei BH-Stéhlen vom
Gehalt an Kohlenstoff, Mangan und Phosphor ab. Dualphasenstahle bestehen aus einer Fer-
ritmatrix mit eingebettetem bzw. angelassenem Martensit und Bainit. Im Vergleich zu héher-
festen IF-Stahlen bei gleicher Streckgrenze zeichnen sich Dualphasenstahle durch eine hdhere
Zugfestigkeit und einen groReren Verfestigungskoeffizienten aus, was eine bessere Umform-
barkeit und hohere Festigkeiten von Bauteilen bedeutet. TRIP-Stédhle bestehen aus Bainit,
Restaustenit und Ferrit. Bei TRIP-Stahlen wandelt sich metastabiler Restaustenit bei Um-
formvorgdngen in Martensit um. Die erreichbare Dehnung ist durch die Umwandlung des
weichen Restaustenits in harten Martensit sehr hoch. TRIP-Stahle zeichnen sich daher durch
hohe Dehnungen bei hohen Festigkeiten aus [3, 4]. Fur ultrahochfeste Bauteile werden Stéhle
sowohl mit vollmartensitischem als auch mit angelassenem martensitischem Geftige verwen-
det. Die erreichbare Dehnung dieser Stéhle ist jedoch im Vergleich zu Komplexphasen- oder
Dualphasenstahlen verringert.

ULC- und IF-Stahle

50 7 ’LC-Stahle
i») 407 & Bake-Hardening-Stahle _ - TRIP-Stahle
5 A ‘ < _ - Dualphasenstéhle (DP)
£ 301 ~ . Komplexphasenstéhle (CP)
g ] »7 ,Hochduktile DP- und CP-Stahle
5 201 "
S 207 kohlenstoff-s
o 1 Mangan-Stahle .

10 7| Mikrolegierte -~

1 Stahle

200 400 600 800 1000 1200 1400
Zugfestigkeit R, MPa

Abbildung 1: Stahlsortendiagramm kaltgewalzter Stéhle fiir die Automobilindustrie; angelehnt an [2, S. 189]
und [3, S. 21].

Aus der Vielzahl der in der Automobilindustrie angewandten Stahle werden in dieser Arbeit
einige Stahle ausgewahlt und deren Wasserstoffversprodungsneigung unter dem Einfluss ver-
schiedener Mikrolegierungselemente untersucht. Diese Stahltypen werden nachfolgend ge-
nauer beschrieben.

2.1.2 Dualphasenstdhle (DP)

Das Gefilige von Dualphasenstahlen besteht aus einer ferritischen Matrix, in welche eine har-

tere Phase eingebettet ist. Haufig ist Martensit diese festigkeitssteigernde, harte Phase [3].
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Dualphasenstahle weisen eine geringe Streckgrenze, hohe Zugfestigkeit, hohe Verfestigung
und groRe Gleichmal3- und Bruchdehnungswerte auf [5].

Nach Ashby [6] kénnen die Verfestigungseigenschaften zweiphasiger Mikrostrukturen
mit geometrisch notwendigen Versetzungen erkléart werden, die sich bei plastischer Verfor-
mung bilden. Der harte Martensit und der weiche Ferrit verformen sich unterschiedlich stark,
im Gefuge finden sich Verformungsgradienten. Bei der Umformung bilden sich zusatzliche
Versetzungen im weichen Ferrit, um den Zusammenhalt der stark verformten Ferritphase und
der geringer verformten Martensitphase sicherzustellen. Die Versetzungsdichte o und damit
die Streckgrenze (o o« p"?) steigen mit Zunahme der Verformung. Auch Fischmeister und
Karlsson [7] befassten sich mit dem Verfestigungsverhalten von Zweiphasenstéhlen aus Mar-
tensit und Ferrit. Wahrend der Verformung ist im Martensit die Spannung im Vergleich zum
Ferrit Uberhoht; im Ferrit ist hingegen die Dehnung groRer als im Martensit. Je héher das
FlieRgrenzenverhaltnis Martensit zu Ferrit (Rpo.2martensity/Rpo.2(rerrity) Und der Volumenanteil an
Martensit ist, desto groRer ist die Spannungstberhéhung im Martensit. Wéhrend der Verfesti-
gung nehmen die martensitischen Bereiche anfanglich kaum Verformung auf. Nach dem
FlieRbeginn des Ferrits ist der Martensit nur elastisch gedehnt; erst wenn die weiche Phase
ausreichend verfestigt ist, verformt sich der Martensit plastisch. Das Flielgrenzenverhaltnis
bestimmt mal3geblich das Verfestigungsverhalten des Dualphasenstahls — mit zunehmendem
Verhaltnis steigt die anfangliche Verfestigung an [7].

Bei Dualphasenstéhlen ist wahrend der Glihbehandlung das Einstellen eines Hochtem-
peraturgefiiges aus Ferrit und Austenit entscheidend. Dies kann entweder durch vollstdndiges
Austenitisieren und langsames Abkihlen im y-a Zweiphasengebiet oder durch Aufheizen ins
v-o. Zweiphasengebiet erreicht werden. Beim Gluhen im y-o Zweiphasengebiet wird bei un-
tereutektoiden Stahlen eine vollstdndige Auflésung von Zementit sichergestellt, und der Aus-
tenit reichert sich mit Kohlenstoff an. Durch rasches Abkuhlen im y-a Zweiphasengebiet wird
der Austenit in Martensit umgewandelt, sodass ein Geflige aus Martensit und Ferrit vorliegt
[8, 9]. Eine ausreichend hohe Abkuhlgeschwindigkeit nach dem Einstellen des Gefliges aus
Ferrit und Austenit unter die Martensitstarttemperatur stellt die Bildung des Martensits sicher
und unterbindet eine unerwiinschte Bainit- und Perlitbildung. Der Martensitanteil im Gefiige,
dessen Verteilung sowie die Eigenschaften der ferritischen Matrix bestimmen die mechani-
schen Eigenschaften des Dualphasenstahls [3, 5, 8, 10]. Die Ferritfestigkeit kann durch Aus-
scheidungshartung (bspw. durch niobhaltige Ausscheidungen), Mischkristallverfestigung und

durch die FerritkorngroRe beeinflusst werden; die Martensitfestigkeit hdngt wesentlich vom
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Kohlenstoffgehalt im Austenit ab [11]. Liedl et al. [12] untersuchten den Einfluss des Marten-
sitanteils im Geflige von Dualphasenstéhlen auf die Streckgrenze. Mit zunehmendem Marten-
sitanteil steigt die Streckgrenze des Dualphasenstahls. Die Volumendilatation bei der Um-
wandlung des Austenits in Martensit wahrend der Abkihlung fahrt im Ferrit zu einer hohen
Versetzungsdichte nahe der Grenzflache Ferrit/Martensit, dies konnten die Autoren mit TEM-
Untersuchungen nachweisen. Mit gro3er werdendem Martensitanteil steigt im Ferrit die plas-
tische Dehnung und die Dichte an Versetzungen nahe der Grenzflache Ferrit/Martensit, was
die Streckgrenze erhéht [12].

2.1.3 Komplexphasenstahle (CP)

Die stark unterschiedliche Flie’grenze des Martensits und Ferrits im Gefige von Dualpha-
senstéhlen bzw. die daraus resultierende lokale Spannungstiberhdhung begrenzen den Wider-
stand gegen Schadigung und Bruchzahigkeit. Der Harteunterschied zwischen den Gefiigebe-
standteilen wird in Komplexphasenstéhlen durch den gezielten Einbau mehrerer unterschied-
lich harter Phasen verringert [13]. Komplexphasenstéhle weisen daher bei gleichen Festigkei-
ten einen noch besseren Widerstand gegen Schéadigung und noch héhere Bruchzéhigkeiten auf
als Dualphasenstéahle [13-15]. Im Gefiige von Komplexphasenstahlen finden sich neben Mar-
tensit und Ferrit auch Bainit und angelassener Martensit [11, 14, 16]. Aufgrund des groRen
Anteils an harten Phasen kann der Ferrit nicht als Matrix angesehen werden [9, 14]. Das Fes-
tigkeitsniveau der Stahle kann durch den Volumenanteil an harten Phasen im Gefiige einge-
stellt werden [3]. Ein Vergleich von Dualphasen- und Komplexphasenstahlen bei gleicher
Festigkeitsklasse zeigt bei Letzteren erheblich héhere Streckgrenzen und ein hoheres Streck-
grenzenverhaltnis Ryo2/Rm. Aufgrund der verminderten Harteunterschiede der Gefligebestand-
teile ist der Anteil an geometrisch notwendigen Versetzungen fiir den Zusammenbhalt der Pha-
sen im Vergleich zum Dualphasenstahl geringer, dementsprechend sind auch die Verfestigung
und GleichmalRdehnung geringer [9, 14]. Feindispersive Ausscheidungen sowie feine Korner
bzw. Phasen erhéhen die Festigkeit und verringern die Anfélligkeit fur eine Schadigung des
Gefliges [11, 14]. GroRtechnische Komplexphasenstahle werden hdufig vollstandig austeniti-
siert, um bei der anschlieBenden Abklhlung den Ferritanteil gering und den Anteil an Auste-
nit, der in Martensit und Bainit umwandelt, groR zu halten. Die Ferritbildung wahrend der
Gluhbehandlung wird durch hohe Kuhlraten und die geeignete Wahl an Legierungselementen
unterbunden [9]. Durch das Zulegieren von Mangan, Chrom, Silizium und Molybdan wird in
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grof3technischen Materialien die Bildung von Bainit und Perlit verzogert und ein hoher Mar-
tensitanteil erreicht [9].

2.1.4 Stdhle mit Gefiige aus angelassenem Martensit (TM)

Martensitische Gefiige bei kaltumformbaren Automobilstdhlen kénnen durch Abschreck-
einrichtungen in der Glihanlage hergestellt werden, welche ein rasches Abkuhlen des Materi-
als ermdglichen. Haufig wird dazu in Wasserbadern abgeschreckt, sodass sich ein vollmarten-
sitisches Geflige einstellt. Vollmartensitische Stéhle fir Automobilbleche haben Zugfestigkei-
ten bis etwa 1600 MPa. Der Kohlenstoffgehalt der Legierung ist fir die erreichbare Festigkeit
mafgeblich. Vollmartensitische Stéhle weisen zwar hohe Festigkeiten, jedoch eine deutlich
verringerte Duktilitat auf. Die ertragbaren Dehnungen im Zugversuch liegen bei etwa 5 % und
sind damit deutlich geringer als fiir Komplexphasen- oder Dualphasenstéhle [2, 17]. Durch
eine Anlassgliihbehandlung nach der martensitischen Umwandlung kann die Duktilitat der
Stahle verbessert werden. Das Anlassen bei Stahlen mit martensitischem Geflige wird in der
Literatur hdufig in drei Stufen unterteilt: Im Temperaturbereich zwischen 100 °C bis 200 °C
kommt es zur Bildung von metastabilem Fe,4C-Karbid (e-Karbid) und zur partiellen Um-
wandlung von tetragonalem Martensit in kubischen Martensit, wobei dies zur Verringerung
des Martensit-Volumens und von Gitterspannungen flhrt. Zusatzlich segregiert Kohlenstoff
in diesem Temperaturbereich in Versetzungen. Im Temperaturbereich von 200 °C bis 400 °C
steigt die Geschwindigkeit der Kohlenstoffdiffusion deutlich an, sodass sich feinverteilter
Zementit (FesC) ausscheidet und Fe, 4C ersetzt. Die Kohlenstoffmenge im Uberséttigten Mar-
tensitmischkristall nimmt weiter ab, das Gitter entspannt sich starker. Mehr und mehr tetrago-
naler Martensit wird in kubischen Martensit Uberfuhrt, und der Restaustenit beginnt zu zerfal-
len. Die Zugfestigkeit und Harte sinken, die Streckgrenze bleibt noch nahezu unbeeinflusst.
Bis etwa 400 °C bilden sich bei mit Karbidbildnern legierten Stahlen Fe;C-Ausscheidungen.
In der dritten Anlassstufe tber 400 °C wird die Diffusionsfahigkeit der Karbidbildner so grof3,
dass sich mit Chrom, Molybdén, Vanadium und Wolfram thermodynamisch stabilere Karbide
als Fe3C bilden, welche feindispersiv sein koénnen und dadurch die Festigkeit erh6hen kdnnen
[18-21].
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2.2 Wasserstoffaufnahme von Stahlblech

2.2.1 Wasserstoffaufnahmemaoglichkeiten

Wasserstoff kann auf vielféaltige Weise wahrend der Stahlerzeugung, Oberflachenbehandlung
und Anwendung in das Stahlblech eingebracht werden.

Stahlherstellung: Die Wasserstoffaufnahme von Stahlblechen beginnt bereits bei der Er-
schmelzung, etwa durch feuchte Zuschlage oder Luftfeuchtigkeit. Wird bspw. Kalziumoxid
bei metallurgischen Prozessen verwendet, so kann sich bei feuchter Umgebung Kalziumhyd-
roxid bilden. Das Kalziumhydroxid zerféllt in der Schlacke in Kalziumoxid und Wasser-
dampf. Durch eine Reaktion zwischen Eisen und Wasser kann atomarer Wasserstoff in die
Schmelze gelangen [22]:

X Fe +y H,O — FeyOy + 2y H .. (1)
Beizprozesse: Nach dem Warmwalzen liegen auf der Blechoberflache verschiedene Oxide
oder Hydroxide vor, welche sich wéhrend des Glih-, Walz- und Abklhlprozesses gebildet
haben. Diese Oberflachenprodukte werden vor dem Kaltwalzen oder vor der Oberflachen-
beschichtung mit Schwefelsdure oder Salzsaure abgebeizt. Beim Beizprozess kommt es zur
Wasserstoffbildung und folglich zur Wasserstoffaufnahme [23]:

Salzséure: Fe + 2 HCI — FeCl, + H, . @)

Schwefelsdure: Fe + H,SO4 — FeSO4+ H; . (3)
Beizinhibitoren, meist organische Zusédtze wie Dibenzylsulfoxid, Dihexylsulfid, Naphthyl-
methylchioliniumchlorid oder Hexamethylentetramin, verringern die Wasserstoffbildung und
den Substratabtrag. Sie wirken dadurch, dass sie an der Metalloberflache physisorbiert oder
chemisorbiert werden und das Phasengrenzgeschehen zwischen Beize und Substrat verandern,
sodass die Losung von Eisen und die Wasserstoffbildung verringert werden [23, 24].
Kathodische Bandreinigung: VVor der Verzinkung des Stahlbleches wird eine elektrochemi-
sche Bandreinigung in einem alkalischen Elektrolyten durchgefuhrt. Dabei wird das Stahl-
band als Elektrode verwendet, bei Gleichstrom meist als Kathode, bei wechselnder Polung
intervallweise als Kathode und Anode. An der Kathode findet bei Stromfluss eine Wasser-
stoffbildung statt, an der Anode wird Sauerstoff gebildet. Wird das Stahlband kathodisch ge-
schaltet, so entsteht auf der Bandoberflache Wasserstoff, welcher Walzemulsion, Ole, Fette
und Abriebe entfernt. Gleichzeitig wird auch ein Teil des Wasserstoffs vom Stahlband absor-
biert [25].
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Feuerverzinken: Vor der Feuerverzinkung wird das Stahlblech in einer Atmosphére aus
Stickstoff und Wasserstoff, bspw. 5 vol% H; und 95 vol% N, gegliiht [26]. Der Gluhprozess
dient einerseits dazu, um ein bestimmtes Gefiige einzustellen, andererseits wird in der wasser-
stoffhaltigen Atmosphére Eisenoxid flr eine bessere Zinkhaftung zu Eisen reduziert. Schliter
[24] untersuchte die Wasserstoffaufnahme beim Gliihen in wasserstoffhaltigen Atmospharen
und fand heraus, dass die Oberflachenvorbehandlung des Stahlbleches einen entscheidenden
Einfluss auf die Wasserstoffaufnahme hat [24].

Elektrolytisches Verzinken: Bei der elektrolytischen Verzinkung wird an der kathodisch ge-
schalteten Stahlbandoberflache Wasserstoff gebildet, welcher vom Stahlblech absorbiert wer-
den kann [27]. Ab einer Zinkschichtdicke von 1 um ist der Wasserstoffeintrag in das Stahl-
blech jedoch kaum mehr mdglich; die Zinkschicht wirkt damit auch als Sperrschicht fur die
Wasserstoffeffusion aus dem Blech. Wasserstoff, welcher bis zum Aufbau einer 1 um dicken
Zinkschicht in das Stahlblech eingebracht wurde, effundiert sehr langsam aus dem Stahlblech
und liegt bei der weiteren Verarbeitung des Bleches im Geftige vor [28].

Aufnahme im Bauteileinsatz: \Wasserstoff wird nicht nur wéhrend der Blechherstellung ein-
gebracht, auch im Einsatz des Stahls kann es zum Wasserstoffeintrag kommen, etwa beim
kathodischen Tauchlackieren, bei Schwei3prozessen und wahrend der Exposition in wasser-
stoffhaltigen und wasserstoffbildenden Umgebungen. So wird zwischen Internal Hydrogen
Embrittlement (IHE) und Hydrogen Environment Embrittlement (HEE) unterschieden.
Kommt es zum Versagen eines Bauteiles durch Wasserstoff, welcher vor dem Aufbringen
mechanischer Spannungen in das Bauteil eingebracht wurde, so spricht man von IHE, wah-
rend das Versagen in einer wasserstoffhaltigen bzw. wasserstoffbildenden Umgebung als
HEE bezeichnet wird (siehe 2.3.2 und 2.3.3) [29].

2.2.2 Wasserstoffaufnahme aus der Gasphase

Bei der Aufnahme aus der Gasphase werden Wasserstoffmolekiile an der Grenzflache
Gas/Stahlblech adsorbiert (Abbildung 2, Schritt 1).

00 H:
. l 2: Dissoziation, Hag .
1: Adsorption, HZ!!—» o o 3: Absorption, Hap

Abbildung 2: Adsorption und Absorption von gasférmigem Wasserstoff; nach [30, S. 4].
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Die adsorbierten Wasserstoffmolekiile dissoziieren an der Stahlblechoberflache zu Wasser-
stoffatomen (Abbildung 2, Schritt 2), welche anschliefend vom Metall absorbiert (Abbildung
2, Schritt 3) werden [30].

2.2.3 Wasserstoffaufnahme bei elektrolytischer Wasserstoffbil-
dung

Bei der elektrolytischen Wasserstoffbeladung finden an der Phasengrenze Metall/Elektrolyt
verschiedene Reaktionsschritte statt (Abbildung 3). Der erste Schritt ist die Wanderung von
H*-lonen aus dem Elektrolyten zur Metalloberflache. Dort oxidieren die H*-lonen zu atoma-
rem Wasserstoff (Volmer-Reaktion). Dies ist die sogenannte ,,Durchtrittsreaktion der Was-
serstoffabscheidung, bei der elektrische Ladungen durch die elektrische Doppelschicht an der
Phasengrenze Elektrolyt/Metall treten. Ein Teil des Wasserstoffs wird anschlieBend vom Me-
tall absorbiert oder entsprechend der Tafel- oder Heyrovsky-Reaktion in adsorbierten moleku-
laren Wasserstoff an die Metalloberflache tberflhrt. Die Tafel- und Heyrovsky-Reaktionen

sind damit Konkurrenzreaktionen zur Wasserstoffabsorption [30, 31].

Volmer-Reaktion:

Saurer Elektrolyt: H" +e — Hy. @
Basischer Elektrolyt: HO+e — Hy+ OH .
Absorption:
Had — Hab . (5)
Heyrovsky-Reaktion:
Saurer Elektrolyt: Hag+ H + € — (Hy)ag - )
Basischer Elektrolyt: Hag + H,O + 6 — (Hp)ag + OH .
Tafel-Reaktion:
2 Ha — (H2)ad . (7)
H+
Heyrovsky Volmer
€ +H" + Hag — (Ho)ag H" +€ — Hag Tafel
A - i Had N B Hag + Hag — (Hz)ad
AR B VR R Es
e e et

Abbildung 3: Reaktionen bei der kathodischen Beladung von Metallen in sauren Losungen;
angelehnt an [31, S. 73].
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Fir den Fluss Jgir von Wasserstoffatomen in das Metall ergibt sich mit dem Bedeckungsgrad
0.4, der Wasserstoffkonzentration co unmittelbar unter der Metalloberflache und den Konstan-
ten der Absorbtions- bzw. Desorptionsrate Kaps bzw. Kges [32]

Jaitt = KapDag —KgesCo(1—0,4) - (8)
Der Bedeckungsgrad durch adsorbierten atomaren Wasserstoff hangt unter anderem von der
Geschwindigkeit der Volmer-, Tafel- und Heyrovsky-Reaktion und der Eindiffusion ins Me-
tall ab [31]. Mit Rekombinationshemmern, wie CN™ (Zyanide), CNS (Rhodanide), I (lodi-
de), CS, (Karbosulfide), CO (Karbonmonoxide) und As,O3 (Arsentrioxide), kénnen die Re-
kombinationsreaktionen erschwert und der atomare Wasserstoffeintrag in das Metall erhéht
werden [Zakrocymski, in: 33]. Auch Thioharnstoff SC(NH,), wird haufig dazu verwendet,
um bei der elektrochemischen Wasserstoffbeladung in alkalischen und sauren Elektrolyten
eine erhohte Wasserstoffadsorption zu erreichen. Thioharnstoff wird an den Oberflachen der
Kathode und Anode adsorbiert:

M + SC(NHy); <> MSC(NHy); . 9)
Die Adsorption der Thioharnstoffmolekiile an der Metalloberflache erfolgt Gber Bindungen
zwischen Schwefel und Oberflachenmetallatomen (M). Die Aminogruppe (-NH;) des Thio-
harnstoffs ermdglicht eine katalytische Reaktion. Es wird vermutet, dass die Aminogruppe als
Brickenbindungsligand zu freien Wasserstoffprotonen zu einem beschleunigten Volmer-
Prozess fuhrt [34]. Nach der Adsorption von Thioharnstoff auf der Probenoberflache wird die
Geschwindigkeit der Grenzflachenreaktion zwischen dem atomaren Wasserstoff und dem

Metall erhoht, und sowohl die Tafel- als auch die Heyrovsky-Reaktion werden gehemmt [31].

2.3 Wasserstoffversprodung

2.3.1 Verzogerte Rissbildung

Der Begriff ,,Wasserstoffversprodung“ impliziert sowohl die Beeinflussung mechanischer
Kennwerte durch Wasserstoff als auch das Versagen von Bauteilen, welche bei den auftreten-
den Spannungen ohne Wasserstoffeinfluss nicht oder deutlich verzdgert versagen wirden
[35]. Troiano [36] untersuchte Rissbildung und Risswachstum an hochfesten Zugproben bei
verschiedenen konstanten Lasten und Wasserstoffkonzentrationen. Bei wasserstoffbeladenen
Proben treten Briiche erst ab einem kritischen Spannungswert auf, welcher von der Wasser-
stoffkonzentration in der Probe abhangig ist. Der wasserstoffinduzierte Bruch setzt zeitverzo-

gert nach der Lastaufpragung ein; es stellt sich eine bestimmte Inkubationszeit ein. Die Inku-
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bationszeit ist merklich vom Wasserstoffgehalt und den wirkenden Spannungen an der Probe
abhéngig und sinkt mit zunehmender Wasserstoffkonzentration bzw. Spannung. Durch Diffu-
sion reichert sich Wasserstoff in Zonen mit hohen dreiachsigen Spannungen an. Wird nach
einer bestimmten Zeit (Inkubationszeit) eine kritische Konzentration uberschritten, so kommt
es zur Rissinitiierung bzw. ein Riss beginnt bei unveranderten mechanischen Lasten zu wach-
sen [35-38].

Die diffusionskontrollierte Konzentrationsanderung in mechanisch belasteten Zonen
hangt vom lokalen Spannungszustand ab [36, 39]. Der Gradient des chemischen Potentials u
bei einer bestimmten Temperatur T ist die treibende Kraft fir einen Stoffstrom J; dies fasste
Fick (1855) in sein erstes Ficksches Gesetz [39, 40]:

6;1)
J :—Mc(— . 10
OX Jiem) (10)

In (10) ist M ein MalR fir die Beweglichkeit des Wasserstoffs und c die Wasserstoff-
konzentration im Substrat. Im rdumlichen Fall wird der Stoffstrom als Vektor geschrieben
[39, 40]

J=-McV . (11)
Das chemische Potential setzt sich aus dem temperaturabhdngigen chemischen Potential st
bei der Standardkonzentration co, der universellen Gaskonstante R, der Temperatur T und der
Konzentration ¢ an Wasserstoff im Substrat zusammen [39]

C
U= IUO(T) +RT In(C—J (12)

0
Fur den Stoffstrom ergibt sich mit V. [39]

J=-MRTVc. (13)
Mit dem Diffusionskoeffizienten D = MRT als temperaturabhdngigem Mal} fir die Mobilitat
der Wasserstoffatome im Substrat lautet das erste Ficksche Gesetz [39]

J=-DVec. (14)
Aus dem Massenerhaltungsgesetz [41] leitet sich das zweite Ficksche Gesetz fiir die zeitab-
hangige Konzentrationsédnderung des Wasserstoffs im Substrat ab

% =-VJ=DVZ. (15)

Werden Wechselwirkungen zwischen Spannungsfeldern und gel6sten Wasserstoffatomen
bertcksichtigt, so dndert sich die Definition des chemischen Potentials. Dieses wird durch den

hydrostatischen Spannungsanteil p, beeinflusst ( p, = (oy, + 0,, + 03,)/3) und veréndert sich

zu [39]
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c
M= Hory +RT In(c_] — PV - (16)

0

In (16) ist Vy das partielle molare VVolumen von Wasserstoff in der festen Lésung des Sub-
strats, Vy = 0V/ony [31]. Fur den Stoffstrom ergibt sich [39]

DV
J=-DVc+—"¢Vp..
T CVPs (17)

Der Stoffstrom wird durch den hydrostatischen Spannungsanteil beeinflusst, und fir die An-
derung der Konzentration uber die Zeit ergibt sich [39]

ac DV, DV,

—=-VJ=DV%-—HVcVp ——HcV? 18
ot RT Po RT P (18)

Durch die Spannungsgradienten kommt es zu einer Anreicherung an Wasserstoff in Zonen
mit groBem hydrostatischen Spannungsanteil. Wird eine flr die auftretende Spannung Kriti-
sche Wasserstoffkonzentration Uberschritten, so tritt Rissbildung ein bzw. ein Riss wird
wachstumsféahig [35-38]. Die Inkubationszeit, d. h. jene Zeit, bis die kritische Wasserstoff-
konzentration erreicht wird, hdngt von den Spannungsgradienten und den Konzentrations-
randbedingungen ab. Liegen in der Probe hohe Wasserstoffgrundgehalte vor, so ist diese Zeit
verkurzt [36, 42, 43]. Wo an der Probe die Rissbildung startet, hangt von den sich Gberlagern-
den makroskopischen und mikroskopischen Spannungen und vom Wasserstoffkonzentrati-
onsprofil ab. Der Prozess der Wasserstoffversprodung verlduft tiber mehrere Schritte [35]:
= Wahrend der Materialherstellung oder wahrend der Bauteilnutzung kommt es zum
Wasserstoffeintrag in das Geflge.
= Wasserstoffatome diffundieren im Gitter und lagern sich in Fallen an, welche den
Atomen energetisch gunstigere Positionen als interstitielle Platze bieten. Die Wasser-
stoffverteilung im Gitter und in Fallen wird durch die Diffusion, innere Spannungen,
Fallenenergien und durch Wasserstoffbeladerandbedingungen festgelegt.
= Treten im Betrieb oder bei Umformprozessen makroskopische oder lokale Spannungs-
bzw. Verzerrungsfelder auf, so diffundiert Wasserstoff in starker verzerrte Gefligezo-
nen.
=  Wird eine zur Spannung korrespondierende Wasserstoffkonzentration tberschritten,
so kommt es zur Rissbildung bzw. ein Riss wird wachstumsféahig. Die Zeitdauer, bis
diese kritische Konzentration erreicht wird, hangt von der Wasserstoffdiffusion und
damit von der Wasserstoffverteilung, dem Spannungszustand und dem Diffusionsko-

effizienten ab.
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Der Riss wéachst haufig nicht schlagartig, sondern intervallweise. Wasserstoff reichert sich in
der plastischen Zone vor der Rissspitze und im nahen elastischen Feld rund um den Riss an
und entwickelt dort seine schadigende Wirkung, sodass der Riss ein Stiick weiterwachsen
kann. Hat der Riss die mit Wasserstoff angereicherte Materialzone durchbrochen, so kann ein
vorubergehender Rissstopp auftreten. Infolge des Risswachstums kommt es zu einer Umlage-
rung der mechanischen Spannungen, sodass Wasserstoffatmosphéren zur neu positionierten
Rissspitze diffundieren. Ist an der Rissspitze die Wasserstoffanreicherung erneut auf ein kriti-

sches MaR gestiegen, so wéchst der Riss weiter.

2.3.2 Internal Hydrogen Embrittlement (IHE)

Abbildung 4 a und b zeigen schematisch einen Ausschnitt um eine makroskopische Kerbe
einer belasteten Probe. Beim IHE liegt in der Probe Wasserstoff vor, welcher vor der Belas-
tung in die Probe eingebracht wurde. Der Probe wird wahrend der mechanischen Belastung
kein zusatzlicher Wasserstoff zugefiihrt. Fehlen Effusionsbarrieren (wie etwa Zinkschichten
[28]), so kann Wasserstoff Uber die Oberflache an die Atmosphare effundieren. Durch die
mechanische Belastung kommt es zu einer makroskopischen Spannungsverteilung omak: und
damit im Bereich der Kerbe zu einer Spannungsuberhéhung (Abbildung 4 a). Durch die
Spannungsuberhohung kommt es zu einer Wasserstoffdiffusion in Richtung der Kerbe, die
Wasserstoffverteilung wird verandert. Im Spannungsfeld der Kerbe kommt es zu Wasserstoff-
anreicherungen, was zur Ausbildung von Rissen fuhren kann. An Inhomogenitaten (Ein-
schlusse, groRe Ausscheidungen, Mikrorisse im Geflige oder an der Oberflache) Uberlagern
sich makroskopische und lokale (o10x) Spannungen. Dadurch kommt es um die Inhomogenita-
ten zu einer Konzentrationserhohung, welche zur wasserstoffinduzierten Rissbildung fiihren
kann (Abbildung 4 b) oder das Wachstum eines Risses erleichtert [29, 37].

2.3.3 Hydrogen Environment Embrittlement (HEE)

Abbildung 4 ¢ und d zeigen symbolisch eine Biegeprobe in einem wasserstoffbildenden Me-
dium, welche durch ein Biegemoment belastet ist. HEE kennzeichnet sich dadurch aus, dass
kontinuierlich Wasserstoff aus der Umgebung der unter mechanischer Spannung stehenden
Probe angeboten und von dieser absorbiert wird. Der Wasserstoffstrom verlauft von der Ober-
flache ins Probeninnere. Schadigung bei HEE entsteht wie bei IHE durch erleichtertes Riss-

wachstum von oberflachlichen Mikrorissen und durch wasserstoffbedingte Rissbildung an
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inneren Kerben. An der Probenoberflache liegen Mikrorisse bzw. Mikrokerben vor, welche
einerseits durch deren Oberflache einen Wasserstoffeintrag in die Probe ermdglichen und an-
dererseits lokal hohe Spannungen an der Kerbspitze aufweisen (Abbildung 4 c). Wird an inne-
ren Kerben oder an Oberflachenrissen eine zur Spannung korrespondierende kritische Was-
serstoffkonzentration erreicht, so kommt es zur Rissbildung bzw. zum Risswachstum
(Abbildung 4 d) [29, 37].

. . .
Omakr + Oiok

1]
==
b F
Omakr t Oiok
Omakr + Oiok
Omakr * Oiok Omakr * Oiok
L
1] * . ¢
I . . . o ® .
..... ff-"mu‘?.a . & ’-f .
Mikrokerbe J M Mikrokerbe JM

c d

Abbildung 4: Diffusionsvorgénge bei IHE und HEE; angelehnt an [37, S. 176]. Bei IHE liegt Wasserstoff vor
der Belastung im Bauteil vor und reichert sich an Orten hoher Spannung an (a). Bei HEE wird Wasserstoff vom
Bauteil wéahrend der Belastung aus der Umgebung aufgenommen (c). Nach dem Risswachstum bzw. der Rissbil-

dung diffundiert Wasserstoff in die neu positionierten Spannungsfelder (b und d).

2.4 Schadigungsmechanismen durch Wasserstoff

2.4.1 Drucktheorie

Zapffe und Sims [44] publizierten 1941 eine Schadigungstheorie, welche auf der Rekombina-
tion von atomarem zu molekularem Wasserstoff in Gefligehohlrdumen basiert. Wasserstoff
diffundiert atomar im Geflige. An Fehlstellen wie Poren oder Mikrorissen kommt es durch
Rekombination zu einem hohen Wasserstoffpartialdruck. Mit dem Sieverts-Gesetz kann der
Zusammenhang zwischen dem im Gitter geldsten atomaren Wasserstoff mit der Konzentrati-

on cy und dem Wasserstoffpartialdruck py, infolge rekombinierten Wasserstoffs an der Pha-
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sengrenze Gitter/Hohlraum angegeben werden (K(T) ist eine temperaturabh&ngige Konstan-
te):

Cy’ =K(T)py, - (19)
Der quadratische Zusammenhang zwischen Konzentration und Partialdruck zeigt, dass sich in
Hohlrdumen hohe Partialdriicke einstellen kdnnen. Durch den Druck entstehen um Hohlrdu-
me dreiachsige Spannungszustande, welche sich mit Eigen- und makroskopischen Spannun-
gen Uberlagern konnen. Je nach Duktilitdt des Werkstoffes fiihren die hohen dreiachsigen
Spannungszustédnde zu sprédem Versagen oder die Spannungsspitzen kénnen durch plasti-
sches Flielen abgebaut werden. Blasen, Flocken und Fischaugen (kreisformige Sprddbruch-
bereiche durch hohen dreiachsigen Spannungszustand) weisen auf ein Versagen durch hohe
Wasserstoffpartialdriicke hin [19].

2.4.2 Hydrogen Enhanced Localized Plasticity (HELP)

Beim HELP-Mechanismus wird davon ausgegangen, dass ein wasserstoffinduziertes Versa-
gen durch lokal erleichterte Plastizitat eintritt. Lokalisierte Plastizitat wird auf die inhomoge-
ne Verteilung von Wasserstoff im Geflige zurtickgefihrt [45-47]. Durch Spannungsgradienten
ist die Wasserstoffverteilung inhomogen, und es kommt zu einer vermehrten Anreicherung in
Zugspannungsfeldern, die lokal zu einer Verringerung der FlieBspannung flhrt; der Bruch-
prozess ist ein plastischer Verformungsvorgang [46].

Fur die wasserstoffbedingte Abnahme der FlieBspannung gibt es mehrere Erklarungen.
Matsui et al. [48] vermuten, dass Wasserstoffanreicherungen im Kern von Schraubenverset-
zungen die Peierls-Spannung verringert. Damit wird die Nukleationsrate von Doppelkinken
und folglich die Mobilitdt von Schraubenversetzungen erhoht [48]. Dass Wasserstoff die
Peierls-Spannung verringert, konnten Lu et al. [49] mit ab initio-Rechnungen an Aluminium
nachweisen. Es zeigte sich, dass Wasserstoff die Stapelfehlerenergie und die Peierls-
Spannung von Schrauben-, Stufen- und gemischten Versetzungen verringert. Fiir Schrauben-
versetzungen in Aluminium berechneten Lu et al. [49] ohne Wasserstoff eine Peierls-
Spannung von 254 MPa, bei einem Wasserstoffanteil von etwa 4 at% betrug die Peierls-
Spannung nur mehr 1,7 MPa.

Eine weitere mogliche Erklarung fir die Abnahme der Flielspannung fanden Sofronis
und Birnbaum [45] und Chateau et al. [50], welche die Wechselwirkungseffekte zwischen

Stufenversetzungen mit wasserstoffangereicherten Spannungsfeldern mit Hilfe der Elastizi-

17



2. Literatur

tatstheorie berechneten. Die elastische Dilatationsenergie durch den Einbau eines Wasser-
stoffatoms in ein Spannungsfeld einer Versetzung ist

Wy (F) =0 (DAV. (20)

Av ist die Volumendilatation des Matrixgitters durch den Einbau eines Wasserstoffatoms und
okk die Summe der Hauptspannungen an einem Punkt im Verzerrungsfeld. Die Wasserstoff-
konzentration c(r) im Spannungsfeld einer Versetzung ist unter Berticksichtigung der Dilata-
tionsenergie

o(F) = Co

o (1o S )y WD) ) (21)
NL{l NJexp( T j

dabei ist c,, die Wasserstoffkonzentration in der spannungsfreien Matrix, N die molare Men-

ge an interstitiellen Platzen fur Wasserstoff im Einheitsvolumen, k die Boltzmannkonstante
und T die Temperatur. Fur die Schubspannung 7, die unter Einfluss von Wasserstoff eine Ver-

setzung auf eine andere Versetzung mit gleichem Burgersvektor b austibt, folgt:

J‘ (r ¢)sm 2¢

T=Tp+7Ty=7p—

o7 (1 o) N, drdg . (22)

In (22) ist us ist der Schubmodul, » die Querkontraktionszahl, Vy das partielle molare Volu-
men von Wasserstoff, Na die Avogadrosche Zahl und zp die wirkende Schubspannung zwi-
schen den Versetzungen ohne Einfluss von Wasserstoffatmospharen. S ist die Kreisflache
senkrecht zur Versetzungslinie, welche den Einzugsbereich fur Wasserstoff in das Verzer-
rungsfeld der Versetzung beschreibt [45]. Der Radius dieser Kreisflache betrégt nach Tien et
al. [51] etwa 30|b|. Die durch die Einlagerung von Wasserstoffatomen im Verzerrungsfeld
einer Versetzung entstehende Volumendilatation verringert die resultierenden Spannungen
und damit die Interaktionskrafte zwischen den Versetzungen. Nach (22) wirkt 7y der
Schubspannung, die eine Versetzung auf eine andere bei deren Anndherung ausuibt (), ent-
gegen und vermindert die effektive resultierende Schubspannung .

Wahrend der Versetzungsbewegung kommt es zu Wechselwirkungen zwischen Verset-
zungen und anderen Defekten, sodass sich die Spannungsfelder und damit die Dilatations-
energie Wiy sowie die Wasserstoffkonzentration ¢ verdndern. Nahert sich bspw. in Abbildung
5 die Versetzung 1 der Versetzung 2 (gleicher Burgersvektor), so verstéarkt sich das Verzer-
rungsfeld an der Versetzung 2 unterhalb der Gleitebene, was zu einer Wasserstoffanreiche-
rung fihrt und |zy| erhéht; es kommt nach (22) zu einer vermehrten Abschwéchung der resul-

tierenden Schubspannung.
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Den Berechnungen von Sofronis und Birnbaum [45] und Chateau et al. [50] zufolge verrin-
gert Wasserstoff damit die Schubkraft, die eine sich annédhernde Versetzung auf eine andere
Versetzung ausiibt. Wechselwirkungskréfte zwischen Versetzungen, Punktdeffekten und an-
deren Spannungsfeldern werden durch Wasserstoff verringert, die FlieRspannung nimmt ab.
Mit den Uberlegungen von Matsui et al. [48] und Lu et al. [49] sowie Sofronis und Birnbaum
[45] und Chateau et al. [50] kann tber die Abnahme der Peierls-Spannung bzw. tber die Ab-
nahme der Interaktionskrafte zwischen Versetzungen und Spannungsfeldern erkléart werden,
warum die FlieBspannung durch Wasserstoff abnimmt. Ob infolge verringerter FlieRspannung
das Vereinigen von Mikroporen oder das ZusammenschlieBen von Versetzungen (Stroh-
Mechanismus) der entscheidende Bruchmechanismus ist, bleibt nach Birnbaum et al. [47]

eine offene Fragestellung.

[

Tp (wasserstofffreies Material) —

T (zufolge Wasserstoff)

Abbildung 5: Schubspannung auf Versetzung 2 durch Versetzung 1 infolge des Wasserstoffs; angelehnt an [45,
S. 59]. Beide Versetzungen haben den gleichen Burgersvektor und die gleiche Gleitebene. L ist der Abstand
zwischen den Versetzungen und t ist die Schubspannung, welche die Interaktionskraft zwischen den Versetzun-
gen bestimmt.

L

2.4.3 Adsorptionstheorie und Dekohasionstheorie

Petch [52] berichtete 1955 Uber die Abnahme der Oberflachenenergie infolge Adsorption von
Wasserstoff und geht davon aus, dass durch die verringerte Oberflachenenergie die zum Er-
weitern eines Risses der Lange L notwendige Zugspannung ot Verringert wird

O = (2Ey/ aL)"2. (23)
E ist der Elastizitdtsmodul und y die Oberflachenenergie. Petch [52] flihrt die Abnahme von y
durch Wasserstoff auf die Gibbssche Adsorptionsgleichung zuriick, welche die Anderung der
Oberflachenenergie durch die Anderung des chemischen Potentials x infolge Adsorption einer
bestimmten Anzahl an Molekiilen I" pro Flache beschreibt

—dy=Tdu. (24)
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Fur dissoziierenden molekularen Wasserstoff gibt Petch [52] die Oberflachenenergieédnderung
infolge Adsorption mit dem Wasserstoffgasdruck py, und einer Konstante A an

Y=7,—2TKTIn(1+(Ap,, )"?). (25)
Jiang und Carter [53] konnten mit ab initio-Rechnungen nachweisen, dass die Oberflachen-
energie y fur verformungsfreies Risswachstum in Abhangigkeit vom Besetzungsgrad ® der
(11 0) Ebene im krz Eisengitter von 2,43 Jm (® = 0) nahezu linear auf 0,46 Jm? (© = 1)
abfallt.

Das Dekohéasionsmodell von Troiano [36] und Oriani [38] beruht auf der Verringerung
der Kohéasionskraft zwischen den Eisenatomen durch Wasserstoff. Beide Autoren gehen da-
von aus, dass Wasserstoff eher die atomare Trennung im Eisengitter als die plastische Defor-
mation fordert. Den Zusammenhang zwischen der atomaren Kohasionskraft Fiy und der Ober-

flichenenergie y definiert Oriani [38] folgendermafen:
n 0
5 j Fa(2)dz=7v. (26)

Darin ist n die Anzahl an Atomen je Einheitsflaiche und z der Abstand der Atome von der
Gleichgewichtslage zo. Oriani [38] vermutet, dass Fn(z) mit zunehmender Wasserstoffkon-
zentration sinkt. Damit ist die erforderliche Energie fur das Auftrennen der atomaren Bindun-
gen und folglich die Oberflachenenergie verringert. Francis et al. [54] analysierten ab initio
die Abnahme der Kohdsionskrafte in Aluminium durch Wasserstoff. Wasserstoff fihrt im
Aluminiumgitter zu einer Verschiebung der Elektronen in Richtung der Wasserstoffatome
und zu einer Verschiebung der Elektronen vom s-Orbital in p- und d-Orbitale im Alumini-
umatom, was zur Abnahme der Gitterfestigkeit fuhrt [54].

Oriani [38] beschreibt das Risswachstum unter Annahme eines ebenen Verzerrungszu-
stands an der Rissspitze. Risswachstum findet dann statt, wenn die auftretende Zugspannung
an der Rissspitze o die ertragbare Spannung oyt Uberschreitet:

20(L/ p,)"* =0, > 05 =NF4(C,y) - (27)
Die Kohasionskraft je Atom Fy ist eine Funktion der Wasserstoffkonzentration an der Riss-
spitze. In (27) ist L die Risslange, o die makroskopische Spannung und pr der Kriimmungsra-
dius an der Rissspitze. Durch die Verringerung der Kohdasionskraft Fy durch Wasserstoff tritt
Risswachstum bereits bei geringeren makroskopischen Spannungen auf. Oriani [38] erklart
die Festigkeitsabhangigkeit der Versprodungsneigung damit, dass bei Stahlen mit geringer
Festigkeit or aufgrund guter plastischer Verformbarkeit grol3 und damit oy gering ist; die er-

tragbare Spannung oiqit wird erst bei hohen Wasserstoffkonzentrationen Uberschritten. Bei
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hochfesten Stdhlen nimmt hingegen o aufgrund geringerer Verformbarkeit kleine und damit
ok hohe Werte an, sodass ot bereits bei geringen Wasserstoffkonzentrationen erreicht wird.
Zusétzlich ist die hydrostatische Spannung bei geringem Kriimmungsradius an der Rissspitze
grol3, damit kommt es rascher zu einer htheren Wasserstoffkonzentration an der Rissspitze,
was Fy(ch) bzw. okit noch mehr verringert.

Uber die Relevanz der verschiedenen Schadigungsmechanismen zur Erkliarung der
Wasserstoffversprédung und fraktographischer Erscheinungen gibt es in der Literatur noch
keinen generellen Konsens. Nagumo [55, S. 597] schreibt diesbeziiglich:

“Elucidating the mechanism of HE is a difficult task because HE appears in vari-
ous forms and there is a lack of tools for direct observation of hydrogen in the
fracture process. (...) The dominating mechanism may differ from case to case,
but there may be a consensus that plasticity is strongly involved in HE.”

Uber die fehlende Klarheit beziiglich der Schadigungsmechanismen schreibt Birnbaum
[56, S. 480]:

“No single mechanism can account for the failures associated with hydrogen em-
brittlement. Indeed, even in a single metal-hydrogen system, several failure me-
chanisms can operate, depending on the stress intensity, the amount of hydrogen
in the system, hydrogen diffusivity, and the rate at which the crack is driven.”

2.5 Wasserstofffallen

Wasserstofffallen sind Bereiche im Gefuge bzw. im Kristallgitter, welche fur Wasserstoff eine
hohere Bindungsenergie aufweisen als die Zwischengitterplatze und damit die Kinetik der
Wasserstoffdiffusion im Gefluige beeinflussen. Pressouyre [57] befasst sich mit der Charakte-
risierung von Wasserstofffallen in Stahl und unterscheidet attraktive und physikalische bzw.
reversible und irreversible Fallen.

Attraktive Fallen: Dies sind Bereiche im Geflige mit erhohter Wasserstoffanreicherung, her-
vorgerufen durch eine Triebkraft zur Diffusion in Richtung dieser Zonen. Triebkréfte fur die
lokale Anreicherung konnen Temperaturgradienten, mechanische Spannungsgradienten,
elektromagnetische Feldgradienten bzw. allgemein Gradienten im chemischen Potential sein.
Temperaturgradienten fuhren zu Diffusionsstromen und verandern lokal die Léslichkeit sowie
die Diffusionsfahigkeit des Wasserstoffs. Rissspitzen, kohérente und teilkoharente Ausschei-
dungen und Korngrenzen, Versetzungen u. dgl. bauen Spannungsfelder auf und verursachen
eine spannungsgetriebene Wasserstoffdiffusion. In Ubergangsmetallen, wie etwa Eisen, gibt
das Wasserstoffatom sein Elektron an das Elektronengas des Metalls ab und diffundiert als

lon (H). Vor allem durch Legierungselemente, die im Periodensystem links von Eisen liegen,

21



2. Literatur

kommt es zu inhomogenen Elektronen- und Ladungsverteilungen und damit zu elektromagne-
tischen Feldgradienten, welche Kréafte auf das Wasserstoffion austiben [57].

Physikalische Fallen: Hier lagert sich Wasserstoff nicht wie bei attraktiven Fallen durch eine
Triebkraft, sondern durch statistische Diffusion in Potentialmulden im Gitter ein, die dem
Wasserstoffatom einen energetisch giinstigeren Zustand anbieten. Physikalische Fallen kon-
nen nach Pressouyre [57] GroBwinkelkorngrenzen, inkohdrente Phasengrenzen von Aus-
scheidungen, Poren u. dgl. sein. Im Geflige treten Mischformen aus physikalischen und at-
traktiven Fallen auf. Eine Stufenversetzung wirkt bspw. durch ihr Spannungsfeld einerseits
als attraktive Falle und andererseits im gestorten Versetzungskern als physikalische Falle mit
einer Potentialmulde.

Reversible und irreversible Fallen: Fallen konnen nach ihrer Reversibilitdt unterschieden
werden. Nach Pressouyre [57] wirken irreversible Fallen nur als Senken fir Wasserstoff. Die
Wahrscheinlichkeit, dass ein Wasserstoffatom bei einer bestimmten Temperatur die Fallenak-
tivierungsenergie |AGy gim)| Uberwinden kann, ist gering (Abbildung 6), die Effusionsrate aus
der Falle ebenfalls. Anders ist dies bei reversiblen Fallen. Diese Fallen wirken aufgrund der
geringeren Fallenaktivierungsenergie als Wasserstoffquellen und Senken. Die Fallenaktivie-
rungsenergie |AGuy rev)| kann das Wasserstoffatom bspw. tiber eine Vielzahl an Potentialspriin-
gen uber jeweils geringere Potentialstufen tberwinden (Abbildung 6) [57]. Reversible und
irreversible Fallen unterscheiden sich bzgl. ihrer Fahigkeit, mit interstitiell gelostem Wasser-
stoff im Gleichgewicht zu stehen. Fir irreversible Fallen stellt sich kein Gleichgewicht mit
interstitiell geléstem Wasserstoff ein — wird die Menge an interstitiell geléstem Wasserstoff
verringert, so sinkt die Menge an in Senken gebundenem Wasserstoff nicht. Anders ist dies
bei reversiblen Fallen; deren Quelle-Senke-Wirkung stellt ein Gleichgewicht zwischen in Fal-

len gebundenem und interstitiell geléstem Wasserstoff sicher [58].

Irreversible Falle Reversible Falle

i A
AGi (rev) o Y U
Y o\

Abbildung 6: Definition irreversibler und reversibler Wasserstofffallen; angelehnt an [57, S. 1571].

Reversible Wasserstofffallen sind allgemein Fallen geringer Bindungsenergie und kdnnen
u.a. durch Substitutionsatome im Kristallaufbau, durch Versetzungen, Ausscheidungen,

Kleinwinkelkorngrenzen oder Zwillingsgrenzen entstehen. Irreversible Wasserstofffallen sind
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Fallen mit hoher Bindungsenergie, die sich ebenfalls durch Ausscheidungen, GroBwinkel-
korngrenzen oder Poren im Gefiige ergeben kdnnen [57, 59].

Die Bildung von als reversible oder irreversible Fallen fungierenden Ausscheidungen
kann wahrend der Abkihlung des Materials stattfinden. Mikrolegierungselemente liegen in
der Austenitphase haufig geldst im Mischkristallsystem vor. Sinkt die Temperatur, so nimmt
die Loslichkeit fir das Legierungselement in der Matrix ab und es entsteht ein metastabiler,
Ubersittigter Mischkristall o’. Es kommt zur Bildung einer mehr oder minder stabilen Aus-
scheidungsphase B und einer ndher dem Gleichgewichtszustand befindlichen festen LOsung o

o —>atf. (28)
Die Ausscheidungsphase [ unterscheidet sich in der chemischen Zusammensetzung von der
Matrix, und die Bildung von B verlauft diffusionsgesteuert [40]. Ausscheidungen konnen sich
koharent, teilkohérent und inkohé&rent zur Matrix ausbilden, wie in Abbildung 7 dargestelit.

Q
Q

Verzerrungsfeld
~—*
™
Verzerrungsfeld
~—

Verzerrungsfeld

Versetzung
koharent teilkoharent inkoharent

Abbildung 7: Kohérente, teil- und inkoh&rente Ausscheidungsphase B in der Matrix o;
angelehnt an [40, S. 144-147].

Bei koharenten Ausscheidungen setzen sich die Gitterebenen der Matrix in der Ausscheidung
fort. Elastische Verzerrungsfelder kompensieren Unterschiede der Gitterparameter zwischen
Matrix und Ausscheidung. Bei teilkoharenten Ausscheidungen ist der Gitterparameterunter-
schied teilweise zu grol3; die wachsenden Kohéarenzspannungen kénnen nicht mehr lber Ver-
zerrungen allein kompensiert werden, sondern es werden Versetzungen in die Grenzflache
eingebaut. Bestimmte Bereiche teilkoharenter Ausscheidungen kdnnen die Orientierungsbe-
ziehungen aufrechterhalten und sind von Verzerrungsfeldern umgeben; in anderen Bereichen
enden die Gitterebenen an der Grenzflache Ausscheidung/Matrix. Inkoh&arente Ausscheidun-
gen haben im Vergleich zur Matrix eine andere Kristallstruktur oder eine andere Orientierung
bei gleicher Kristallstruktur. Die Grenzflache Ausscheidung/Matrix wird zu einer Phasen-
grenze dhnlich einer GroRwinkelkorngrenze. Unabhéngig davon, ob die Ausscheidung koha-
rent, teil- oder inkohéarent vorliegt, bildet sich um die Ausscheidung ein Spannungs- bzw.

Verzerrungsfeld aus [40, 60].
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Die reversible Fallenwirkung von Ausscheidungen ergibt sich vorwiegend durch die Anrei-
cherung von Wasserstoff im Spannungs- bzw. Verzerrungsfeld um Ausscheidungen. Bei in-
koharenten Ausscheidungen erfolgt die Anreicherung zusétzlich an der Phasengrenze Mat-
rix/Ausscheidung mit hoherer Bindungsenergie; die Phasengrenze inkohérenter Ausscheidun-
gen kann als irreversible Falle fungieren [57, 61-64]. Auch die irreversible Einlagerung von
Wasserstoff in Ausscheidungen wird vermutet [61, 65] (siehe dazu 2.8). Die Senkenwirkung
irreversibler Wasserstofffallen fixiert Wasserstoff und verhindert die Loslosung der Wasser-
stoffatome von der Falle. Sobald irreversible Fallen gesattigt sind, verlieren sie ihre Senken-
wirkung. Werden bspw. als irreversible Fallen wirkende Phasengrenzen von Ausscheidungen
vollstandig gefiillt, verlieren diese ihre Fallenwirkung. Durch das die Ausscheidung umge-
bende Spannungs- bzw. Verzerrungsfeld konnen vollstandig gefillte Ausscheidungen aber

weiterhin als reversible Fallen fungieren.

2.6 Mechanische Testverfahren zur Feststellung der Wasser-
stoffversprodungsneigung hochfester Stahle

Verarbeiter hochfester Automobilstéahle verwenden eine Vielfalt an mechanischen Versuchen
zur Feststellung der Wasserstoffversprodungsneigung von Stéhlen. Zur Charakterisierung der
Versprodungsneigung wird meist eine Kombination aus IHE- und HEE-Versuchen angesetzt,
d. h. es werden Versuche an wasserstoffvorbeladenen Proben oder in wasserstoffbildenden
Medien durchgefihrt.

Zeitstandversuche beziiglich IHE und HEE ziehen meist die Zeit bis zum Versagen ei-
ner Probe als VersprodungsmaR heran. Haufig werden statische Versuche durchgefuhrt; dazu
wird eine konstante Dehnung oder Last aufgebracht. Proben sind bspw. elastisch oder plas-
tisch verspannte Dreipunkt- oder Vierpunktbiegeproben, plastisch verformte und verspannte
Bugelproben, tiefgezogene Népfe, Lochzugproben oder Kerbzugproben. Kommt es bei deh-
nungsgesteuerten Versuchen zur Rissbildung oder bei langen Versuchszeiten zur Spannungs-
relaxation, so kann eine Verringerung der wirkenden Spannungen und Dehnungen auftreten.
Bei Versuchen mit konstanter Last tritt dieser Entlastungseffekt bei der Rissbildung nicht auf,
sondern mit abnehmendem Querschnitt infolge von Risswachstum steigt die Spannung an.
Belastungsversuche mit unterschiedlichen Lasten sind meist bauteilbezogen und orientieren
sich an Betriebsfestigkeitsversuchen. Diese erfolgen vorwiegend zur Feststellung der Veran-
derung der ertragbaren Schwingspielzahl unter Wasserstoffeinfluss an fertigen Bauteil-

geometrien.
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Um den Einfluss des Wasserstoffs auf die mechanischen und bruchmechanischen Kennwerte
zu erfassen, werden Zugversuche oder Langsamzugversuche (constant extension rate tests
(CERT) bzw. slow strain rate tests (SSRT)) an gekerbten, ungekerbten oder angerissenen
Proben durchgefuhrt. Die Veradnderung der mechanischen Kennwerte im Zugversuch unter
Wasserstoffeinfluss wird hdufig neben Zeitstandversuchen als Versprodungsmaf angesehen.
Wasserstoffbeladen wird in situ (HEE) oder vorgelagert (IHE). Die Wasserstoffbeladung fur
IHE- und HEE-Versuche kann aus der Gasphase, elektrochemisch oder durch wasserstoffbil-
dende Korrosionsprozesse erfolgen. Fir HEE-Versuche ist oftmals entscheidend, inwieweit
das Auslagerungsmedium einer realen Anwendung entsprechen soll und ob gleichzeitig rasch
eine Unterscheidung der Stahle beziiglich der Versprodungsneigung moglich ist. Die Wasser-
stoffbildung in HEE-Versuchen wird bspw. durch den pH-Wert der Lésung, den Sauerstoff-
gehalt, die Temperatur und die Stromung des Mediums beeinflusst. Als Medium fir HEE-
Versuche werden haufig verdinnte HCI-, H,SO.-, NH,SCN- oder NaCl-Ldsungen verwendet.
Versuche von voestalpine zeigten, dass die Wahl des pH-Wertes in HEE-Versuchen fir die
Unterscheidbarkeit von Stéhlen relevant ist. Mit abnehmendem pH-Wert sinken die Standzei-
ten, bei zu geringen pH-Werten sind sie nicht mehr zu differenzieren, da alle Proben nahezu
gleichzeitig versagen. Bei zu hohen pH-Werten werden die Versuchszeiten mitunter sehr lang
oder es tritt Uberhaupt kein VVersagen mehr ein.

2.7 Gefiige und Wasserstoffversprodungsneigung

Kim et al. [66] verglichen Stahle mit perlitischem Geflige und aus angelassenem Martensit in
der Festigkeitsklasse 1600 MPa. Zugversuche zeigten, dass die erreichbare Bruchspannung
beim perlitischen Stahl bei gleichem diffusiblem Wasserstoffgehalt hoher als beim Stahl mit
einem Geflige aus angelassenem Martensit ist. Kim et al. [66] fanden heraus, dass die Bruch-
spannung o in den Zugversuchen beider Stahle in Abhangigkeit der diffusiblen Wasserstoff-
konzentration cy mit or = a-c” beschrieben werden kann. Nanninga et al. [67] untersuchten
perlitische, bainitische und angelassene martensitische Stahle mit Festigkeiten zwischen
1100 MPa bis 1700 MPa. Es zeigte sich, dass bei ahnlicher Festigkeit Stdhle mit bainitischem
Gefuige weniger anféllig auf Wasserstoffversprédung sind als Sthle mit angelassenem mar-
tensitischem Gefiuge. Einhergehend mit den Erkenntnissen von Kim et al. [66] erwies sich der
perlitische Stahl bei vergleichbarer Festigkeit am wenigsten anféllig. Nanninga et al. [67]
vermuten, dass sich die erhohte Wasserstoffversprodungsresistenz von bainitischen Stahlen

durch eine optimale Karbid-Ferrit-Morphologie und Karbid-Ferrit-Verteilung ergibt; flr perli-
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tische Stahle wird angenommen, dass Zementit die Diffusivitat und damit die Versprodungs-
neigung senkt.

Begi¢-Hadzipasi¢ et al. [68] untersuchten Dualphasen- und TRIP-Stahle mit einer Fes-
tigkeit von 650 MPa. Bei beiden Stahlen kam es infolge von Wasserstoff zu keinem relevan-
ten Abfall der Zugfestigkeit, die Bruchdehnung und -einschniirung nahmen jedoch bei diesen
Festigkeiten bereits deutlich ab. Der Abfall der Bruchdehnung und -einschnirung war beim
TRIP-Stahl geringer als beim Dualphasenstahl. Begi¢-Hadzipasi¢ et al. [68] flihren die erhoh-
te HE-Anfalligkeit vom Dualphasenstahl auf die Martensitinseln im Geflige zurlick. Der
TRIP-Stahl bestand aus Ferrit, Bainit und Restaustenit. Es wird vermutet, dass der Restauste-
nit durch seine hohere Wasserstoffloslichkeit und geringere Harte eine bessere HE-
Bestandigkeit bietet [68]. Hilditch et al. [69] gehen davon aus, dass Restaustenit aufgrund
seiner Wasserstoffloslichkeit als Wasserstofffalle wirkt und den Anteil an reversibel gebun-
denem Wasserstoff und damit die Versprodungsneigung verringert. Sojka et al. [70] vermu-
ten, dass die Partikelform des Restaustenits die Versprodungsneigung beeinflusst.

Thiessen et al. [71] untersuchten Dualphasenstéhle, Einphasenstahle mit Martensit bzw.
angelassenem Martensit und Komplexphasenstidhle in den Festigkeitsklassen 1000 MPa,
1200 MPa und 1400 MPa. Bei Stéhlen der Festigkeit 1000 MPa konnte kein Mikrostruktur-
einfluss bzgl. der Versprodungsneigung festgestellt werden, bei Festigkeiten groRer
1000 MPa zeigte sich, dass die Versprodungsneigung bei Dualphasenstahlen mit zunehmen-
dem Martensitanteil im Geflige erhdht wird. Angelassener Martensit in Gefiigen von Dual-
phasenstéhlen erweist sich im Vergleich zu Dualphasenstdhlen mit Martensit als vorteilhaft.
Bei einphasigen Stéhlen zeigen Stihle mit Gefiigen aus angelassenem Martensit eine hohere
Versprodungsresistenz als Stédhle mit Gefugen aus Martensit. Im Vergleich zu Dualpha-
senstahlen und Stahlen mit einem Gefiige aus Martensit bzw. angelassenem Martensit weisen
Komplexphasenstahle die geringste Versprodungsanfalligkeit auf.

Ronevich et al. [72] verglichen TRIP-, Dualphasenstahle und Stahle mit Gefuge aus an-
gelassenem Martensit mit Festigkeiten von 600 MPa bis 1600 MPa. Fur alle Stahle zeigte sich
ein Abfall der Bruchdehnung mit zunehmendem Wasserstoffgehalt, wobei die Spannung-
Dehnungkurven wasserstoffbeladener Proben den Kurven unbeladener Proben bis zum Bruch
folgten. Sowohl der TRIP-Stahl als auch der Dualphasenstahl zeigten trotz der Wasserstoffbe-
ladung vor dem Bruch plastische Verformungen, der martensitisch-angelassene Stahl versagte
ohne plastische Verformung im elastischen Dehnungsbereich. Hochfeste angelassene marten-
sitische Stahle weisen bereits bei geringen Wasserstoffgehalten einen markanten Duktilitats-

verlust auf, wahrend dabei die niederfesten TRIP- und Dualphasenstdhle noch kaum einen
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Wasserstoffeinfluss zeigen. Untersuchungen am Dualphasenstahl ergaben bei wasserstoffbe-
ladenen Proben eine hohere Dichte an Poren an Martensit/Ferritgrenzen im Gleichma@3- und
Einschnirbereich als bei unbeladenen Zugproben [72]. Ronevich et al. [72] vermuten, dass
Wasserstoff die Kohésion zwischen Martensit und Ferrit verringert. Auch Hilditch et al. [69]
vermuten, dass sich Wasserstoff in Dualphasenstédhlen an der Grenze Martensit/Ferrit anrei-
chert und Martensit/Ferritgrenzen dadurch Rissinitiierungsstellen sind [69].

Lovicu et al. [73] untersuchten Dualphasenstéhle und Stahle mit einem Geflige aus an-
gelassenem Martensit der Festigkeiten 1200 MPa und 1400 MPa. Innerhalb einer Festigkeits-
klasse zeigten Dualphasenstéhle bereits bei wesentlich geringeren Wasserstoffgehalten einen
Abfall der Bruchspannung als Stéhle mit einem Gefuge aus Martensit. Die geringere Bestén-
digkeit der Dualphasenstahle fuhren Lovicu et al. [73], dhnlich wie Ronevich et al. [72] und
Hilditch et al. [69], auf die unterschiedliche Héarte von Ferrit und Martensit und die Wasser-
stoffanreicherung an der Ferrit/Martensitgrenze zur(ck.

Lee et al. [74] untersuchten Stadhle mit martensitischem und angelassenem marten-
sitischem Geflige. Bei Stahlen der Festigkeitsklassen 1300 MPa und 1400 MPa kam es zu
einem markanten Abfall der erreichbaren Bruchdehnungen. Bei Festigkeitsklassen unter
1200 MPa war die Bruchdehnungsverminderung deutlich geringer. Auch die Zugversuche
von Moli-Sanchez et al. [75] und Lovicu et al. [76] an Stéhlen der Festigkeit 700 MPa bis
1500 MPa mit Gefligen aus unterschiedlich angelassenem Martensit bestédtigen unter Wasser-

stoffeinfluss einen zunehmenden Abfall der Bruchdehnung mit héher werdender Festigkeit.

2.8 Mikrolegierungselemente und deren Ausscheidungen als
Wasserstofffallen

Hinotani et al. [77] untersuchten die Fallenwirkung von Fe3C-Karbiden in Eisen-
Kohlenstofflegierungen. Feiner, semikoharenter Zementit wirkt als reversible Falle geringer
Bindungsenergie. Mit zunehmender Koagulation und Vergroberung des Zementits ergeben
sich irreversible Fallen mit hoheren Bindungsenergien. Auch Ausscheidungen verschiedener
Mikrolegierungselemente sowie Substitutionsatome im Eisengitter konnen Wasserstofffallen
bilden. Die Fallenenergie von Ausscheidungen héngt von der Kohérenz der Ausscheidung zur
Matrix ab. Je kohérenter die Ausscheidung, desto geringer wird die Fallenenergie; die Aus-
scheidung wirkt als reversible Falle [61, 78, 79].

Bor: Gelbstes Bor kann die Wasserstoffadsorption auf der Metalloberflache erschweren, ver-

ringert den Wasserstoffdiffusionskoeffizienten und vermindert die Anreicherung von Wasser-
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stoff an Korngrenzen [80]. Untersuchungen von Lee et al. [74] sowie Komazazki et al. [80] an
Stahlen mit martensitischem Gefiige zeigten jedoch, dass geldstes Bor kaum einen Einfluss
auf die Wasserstoffversprodungsneigung hat. Bruzzoni et al. [81] untersuchten die Wirkung
feiner Fe3Cg xBx-Ausscheidungen in der GréRenordnung von 20 nm bis 150 nm in martensiti-
schen Gefluigen. Diffusionsmessungen ergaben, dass feine Fe,3Cg«Bx-Ausscheidungen den
Diffusionskoeffizienten kaum beeinflussen. Zugversuche zeigten, dass das Zulegieren von
Bor die Abnahme der mechanischen Eigenschaften infolge des Wasserstoffeinflusses nicht
verringert [81].

Titan: Pressouyre und Bernstein [58] vermuten, dass Titankarbide Wasserstoff nicht in Form
von Hydriden binden, sondern die Fallenwirkung der Titankarbide wird auf eine Adsorption
des Wasserstoffs auf der Oberflache der Titankarbide zuriickgefiihrt. Takahashi et al. [82]
untersuchten mittels Atomsondentomografie die Deuteriumverteilung um wenige Nanometer
grolRe Titankarbide (NaCl-Strukturtyp) im Ferrit. Deuterium hat dhnliche chemische Eigen-
schaften wie Wasserstoff, jedoch eine geringere Diffusivitdt in Stahl. Um den in die Probe
eingebrachten Wasserstoff vom Wasserstoff zu unterscheiden, welcher sich unvermeidlich in
der Atmosphare der Messkammer flr die Atomsondentomografie befindet, wurde die Probe
mit Deuterium beladen [82, 83]. Eine vermehrte Deuteriumanreicherung fand sich an der
Breitseite der plattenférmigen Titankarbide [82]. Takahashi et al. [82] vermuten, dass sich
Wasserstoff nicht im Spannungsfeld um Ausscheidungen ansammelt, sondern an der Phasen-
grenze und Oberflache der Ausscheidungen selbst. An der Phasengrenze werden Verset-
zungskerne und an der Oberflache Kohlenstoffleerstellen im Titankarbid als Wasserstofffallen
vermutet [82]. Wei und Tsuzaki [61] gehen davon aus, dass scheibenformiges Titankarbid bis
zu einem Durchmesser von 4,2 nm und einer Dicke von 0,87 nm kohdrent zur Ferritmatrix
bleibt, und vermuten, dass sich Wasserstoff an (teil)koh&renten Titankarbiden vorwiegend im
Kern von Versetzungen an der Phasengrenze und im elastisch verzerrten Gitter um die Aus-
scheidung ansammelt. Die Menge an Wasserstoff, welcher infolge (teil)kohérenter Ausschei-
dungen gebunden werden kann, hangt damit von der Oberflache der Ausscheidung ab [61].
Fur inkohdrente Ausscheidungen wird hingegen eine Bindung des Wasserstoffs im Titankar-
bid vermutet. Wei und Tsuzaki [61] gehen aufgrund thermodynamischer Berechnungen davon
aus, dass Titankarbide vom Typ TiCy (X < 1) sind und damit Kohlenstoffleerstellen aufweisen
konnen. Im Ferrit ausgeschiedene Titankarbide sind vorwiegend kohérent bis teilkoharent und
weisen weniger Kohlenstoffleerstellen auf als im Austenit ausgeschiedene TiCy-Teilchen;
relevant ist die Wasserstoffanreicherung an der Phasengrenze und im elastisch verzerrten Git-

ter. Bei inkohé&renten, bei hoher Temperatur ausgeschiedenen TiCy-Partikeln lagert sich nach
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Wei und Tsuzaki [61] Wasserstoff in Oktaederliicken, gebildet durch Kohlenstoffleerstellen,
ein. Damit ist fur die gebundene Wasserstoffmenge in inkohdrenten Titankarbiden das Volu-
men der Ausscheidung relevant. Wei und Tsuzaki [61, 84] vermuten, dass bei einer kathodi-
schen Beladung bei Raumtemperatur inkohérente Titankarbide aufgrund der hohen Sattel-
punktenergie (siehe Abbildung 11) keinen Wasserstoff aufnehmen kénnen und daher nicht als
irreversible Fallen wirken.
Vanadium: Asahi et al. [85] und Yokata und Shiraga [86] untersuchten die Wirkung von Va-
nadiumkarbiden in martensitischen und angelassenen martensitischen Gefiigen und stellten
mit Wasserstoffgehaltvergleichen zwischen vanadiumfreien und mit Vanadium legierten
Stahlen fest, dass vanadiumhaltige Ausscheidungen [86] und Vanadiumkarbide [85] Wasser-
stoff binden. Malard et al. [87] untersuchten die Fallenwirkung von etwa 4 nm groRen Vana-
diumkarbiden in einem austenitischen Fe-Mn-C TWIP-Stahl mittels SANS (small angle neut-
ron scattering). Die Autoren vermuten aufgrund ihrer Messergebnisse, dass sich Wasserstoff
vorwiegend im Vanadiumkarbid und nicht an der Phasengrenze Karbid/Matrix einlagert. Im
Vanadiumkarbid kdnnen etwa 5 ppm Wasserstoff geldst werden [87].
Niob: Wei et al. [65] verglichen die Wirkung von Titan-, Niob- und Vanadiumkarbiden als
Wasserstofffallen mittels thermischer Desorptionsspektroskopie. Es wurde festgestellt, dass
die Menge an Wasserstoff, welcher an teilkohdrenten Ausscheidungen gebunden ist, in der
Reihenfolge NbC > TiC > VC sinkt. Die Wasserstoffbindung an (teil)koharenten Niob- und
Vanadiumkarbiden erfolgt wie beim Titankarbid vorwiegend im elastisch verzerrten Gitter
um die Ausscheidungen und im Kern von Versetzungen an der Phasengrenze [65]. Wei et al.
[65] vermuten, dass hingegen bei inkohdrenten Vanadium- und Niobkarbiden, ahnlich wie bei
Titankarbiden (Vanadium-, Niob- und Titankarbide weisen NaCl-Strukturtyp auf [20]), Was-
serstoff an Oktaederliicken, gebildet durch Kohlenstoffleerstellen im Gitter, gebunden wird.
Molybdan: Kim et al. [79] untersuchten die Wirkung von Chrom, Nickel, Molybdan, Silizium
und Kupfer als Substitutionsatome auf den Diffusionskoeffizienten bei a-Eisen mit Wasser-
stofflGslichkeitsuntersuchungen in einer Sieverts-Apparatur. Es zeigte sich, dass die Legie-
rungselemente Chrom, Molybdan und Silizium reversible Fallen bilden und die Diffusivitat
verringern. Ob Wasserstoff durch ein Substitutionsatom gebunden wird, h&ngt nach Kim et al.
[79] von der chemischen Interaktion mit Wasserstoff und dem Verzerrungsfeld infolge des
Substitutionsatoms im Gitter ab. Nach Lauf und Altstetter [88] ist die Fallenenthalpie eines
Substitutionsatoms fiir geloste Atome

AHi=1(A) - 9(e) . (29)
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In (29) beschreibt die Funktion f(A) den Einfluss der chemischen Interaktion zwischen dem
Substitutions- bzw. Matrixatom und dem Zwischengitteratom auf die Fallenenthalpie,
A = AHge.y — AHgyp-n. Die Funktion g(e) beschreibt den Einfluss des Atomradienverhaltnisses
auf die Fallenenthalpie, & = (rsup — rre)/rre. Substitutionsatome mit kleinerem Atomradius als
Eisen (¢ < 0) erzeugen ein Zugverzerrungsfeld, in dem sich Wasserstoff ansammeln kann.
Grolere Atomradien als Eisen (¢ > 0) flihren zu einer AbstoRung des Wasserstoffs im resultie-
renden Druckverzerrungsfeld [79]. Geméall den Messungen von Kim et al. [79] bilden Nickel
und Kupfer als Substitutionsatome keine Fallen mit relevanter Bindungsenergie aus und sind
daher als Wasserstofffallen unbedeutend. Silizium hingegen induziert trotz abstoend wirken-
der chemischer Interaktion Wasserstofffallen; die Fallenwirkung des Zugverzerrungsfeldes
aufgrund des geringeren Atomradius ist bedeutender als die AbstoRung infolge chemischer
Interaktion. Umgekehrt ist dies fir die Legierungselemente Molybdén und Chrom; diese bil-
den trotz des groRReren Atomradius als Eisen aufgrund der anziehenden chemischen Interakti-
onen reversible Fallen aus (siehe Tabelle 1) [79]. Bezuglich der Fallenwirkung von Molybdén
als Substitutionsatom kommen Counts et al. [89] und Nazarov et al. [90] zu génzlich anderen
Ergebnissen. Sie konnten mit auf der Dichtefunktionaltheorie (DFT) basierenden ab initio-
Berechnungen zeigen, dass Molybdan als Substitutionsatom in a-Eisen keine Fallen fur Was-

serstoff induziert.

Tabelle 1: Bindungsenergie, chemische Interaktionstendenz und Atomradienverhaltnis verschiedener Substituti-
onsatome in a-Eisen, aus [79].

. . Chemische
Element Bindungsenthalpie, kd/mol Interaktion mit H £
Cr 17,4 anziehend +0,65
Mo 11,0 anziehend +9,59
Si 1,8 abstoRRend -5,24
Ni 0 keine +0,32
Cu 0 abstoRRend +2,98

2.9 Diffusionsmessungen unter dem Einfluss von Fallen

2.9.1 Funktion einer Diffusionsmesszelle

Um Informationen Uber die Wasserstoffdiffusion zu erhalten, werden in dieser Arbeit Versu-
che mit der elektrochemischen Permeationsmethode nach Devanathan und Stachurski [91]
durchgefuhrt. Die dafiir notwendige Einrichtung besteht aus einer elektrochemischen Doppel-
zelle, wobei die zu untersuchende Stahlprobe die beiden Zellen voneinander trennt (siehe Ab-

bildung 8). Fir Diffusionsuntersuchungen ist es erforderlich, die Wasserstoffkonzentration
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auf einer Probenseite konstant und auf der Gegenseite auf null zu halten. Diese Randbedin-
gungen konnen mit der elektrochemischen Doppelzelle erfillt werden. Beide Zellen sind mit
einem Elektrolyten gefullt, welcher den durch Dichtringe begrenzten Messbereich der Probe
vollstandig benetzt. Im Kathodenraum wird durch kathodische Polarisation der Probe an der
Stahlprobenoberflache Wasserstoff erzeugt

H,O+e  ->OH +H. (30)
Eine konstante elektrische Stromdichte an der Wasserstoffbeladeseite der Probe stellt eine
konstante Oberflachenkonzentration sicher. Der ad- und absorbierte atomare Wasserstoff dif-
fundiert durch die Probe und wird im Oxidationsraum durch ein vorhandenes Anodenpotenti-
al Ugx mit Hydroxidionen vollstandig oxidiert

H+OH —H,O+e". (31)
Der infolge der Wasserstoffoxidation an der Anode gemessene elektrische Strom 1oy ist das
Integral aus der Stromdichte iy Uber die Probenoxidationsflache A.; die Wasserstoff-
stromdichte jox ist Uber das Faradaysche Gesetz direkt proportional zur elektrischen Strom-
dichte (F ist die Faradaykonstante) [91]

Il =i dA
0x ox ’ 32
! (32
) i
— ox 33
Jo = F (33)

Uber das erste Ficksche Gesetz ergibt sich die Verbindung zwischen dem Diffusionskoeffi-
zienten D, dem Konzentrationsgradienten und der Wasserstoffstromdichte. Aufgrund der Pro-
bengeometrie und des Versuchaufbaus kann von eindimensionaler Diffusion ausgegangen

werden

jox:_D'd&'
dx

Mit der Beladestromdichte ine Wird an der Eintrittsseite der Probe eine konstante Konzentrati-

(34)

on vorgegeben, c,_, =c;,; die Konzentration auf der Austrittsseite wird durch das Oxidati-
onspotential auf null, c,_, =0, gehalten. Im stationdren Fall mit linearem Konzentrationsge-

falle Uber die Probe der Dicke d ergibt sich fiir die Wasserstoffstromdichte der Zusammen-

hang

. (o
=D.-H, 35
JOX d ( )

Im stationédren Fall ermittelt sich der Diffusionskoeffizient unter Anwendung von (32), (33)
und (35) folgendermaRen:
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l,, d

—_ox =
AF ¢,
Da die Wasserstoffkonzentration an der Eintrittsseite der Probe aber nicht bekannt ist, kann D

(36)

aus der stationaren Wasserstoffdiffusion nicht festgestellt werden. Im folgenden Kapitel wer-

den verschiedene Mdglichkeiten zur Ermittlung von D vorgestellt.

[ Galvanostat Potentiostat ]

B & =
Heizung Temperatur- ﬁ %A Heizung

AN Y messung Temperatur- rgon
o messung p
—~ —~
Kathodenraum Oxidationsraum
HO0O+e - OH +H H+OH — HO+e

Abbildung 8: Aufbau der elektrochemischen Doppelzelle fur Diffusionsmessungen.

2.9.2 Ermittlung des Diffusionskoeffizienten

Zur Ermittlung des Diffusionskoeffizienten wird auf die zeitabhingige Anderung des Wasser-
stoffstroms bzw. der Wasserstoffstromdichte zuriickgegriffen. Das erste Ficksche Gesetz be-
schreibt den Teilchenstrom durch die Probe, welcher zum Ausgleich des Konzentrationsun-
terschiedes notwendig ist. Es gibt keine Auskunft hinsichtlich der Anderung der Konzentrati-
on Uber Ort und Zeit. Zur Beschreibung der Wasserstoffkonzentrationsanderung in der Probe
in Abhangigkeit der Zeit und der Koordinaten kann das zweite Ficksche Gesetz herangezogen
werden, das als partielle Differentialgleichung zweiter Ordnung definiert ist [30, 60]

o 0 oc

x a_(aa_j 37)
Zur Ermittlung des Diffusionskoeffizienten wird die Beladekonzentration c,_, =c;, durch
schlagartige Verénderung der elektrischen Beladestromdichte ine Sprunghaft verandert und so
lange konstant gehalten, bis sich ein konstanter Wasserstoffstrom bzw. ein lineares Konzent-

rationsgefalle einstellt (siehe Abbildung 9). Fiir diese sprunghafte Anderung der Beladekon-
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zentration gibt Crank [41] eine zeitabh&ngige Wasserstoffstromdichte an der Oxidationsseite
aus der Losung des zweiten Fickschen Gesetzes an:

c=0 x=d t>0 (38)
C=C, =Cfo x=0 t=0 (39)
c=c(d—-x)/d 0<x<d =0 (41)
c=¢(d-x)/d 0<x<d t=o00 (42)
. Dc Dc. Dc <

t)=—T+ t _—1 e 2n+1)°d?/4Dt 43
= [ OB 225 o0(-(an+1y°a 400, 3)
. . o2 &

t)=j,+(j. — jo)— > exp(—(2n+1)*d*/4Dt). 44
0)=j,+( Jo)mg Xp(—(2n+1) ) (44)

In (44) sind jo und j., die Wasserstoffstromdichten vor bzw. nach der sprunghaften Anderung
der Beladekonzentration. Fir die zeitliche Anderung der Wasserstoffstromdichte normiert auf
das Einheitsintervall [0, 1] gilt

i®)-

Jo = Jo
Fur Aufbaukurven, d. h. fir eine sprunghafte Erhéhung der Beladekonzentration, folgt fur die

~ i) = Fiexp( (2n+1)°d?/4Dt). (45)

normierte Wasserstoffstromdichte oxidationsseitig

i) = iexp(—(zn +1)°d?/4Dt), (46)

und fir eine Abbautransiente, d. h. fiir eine sprunghafte Verringerung der Beladekonzentrati-

on

j(t):l—%iexp(—(Zn 11)°d?/4Dt). (47)

Mathematisch gesehen ergibt sich die Abbautransiente (47) durch Spiegelung der Aufbautran-
siente (46). Eine weitere Reihenentwicklung fiir die zeitliche Anderung der Wasserstoff-
stromdichte infolge sprunghafter Anderung der Beladekonzentration findet sich in [30, 63,
92-94]. Fir die Aufbautransiente kann die normierte Wasserstoffstromdichte oxidationsseitig

folgendermalien beschrieben werden:

i) =1-23 (-1)"*-exp(-n*z?Dt/d?). (48)

Fur die Abbautransiente gilt

i) =23 (- -exp(-n?z2Dt/d?). (49)
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Bei der Verringerung der Beladekonzentration nach dem Einstellen eines stationdren Zustan-
des kommt es neben einem Wasserstoffstrom in den Oxidationsraum auch zu einem Wasser-
stoffstrom in den Beladeraum (Kathodenraum) (siehe Abbildung 9 b) [95], welcher jedoch

mit dem oben beschriebenem Messaufbau nicht detektiert werden kann.

— —
t>0 t=0
CHx=0) = Ct > Cj CHx=0) = Ci t
o0 — () (o0 Gt > j () =)
& stationar | & t o
t=0 ty s t>0 5
CH(x=0) = Ci » § ° CH(x=0) = Ct < C; _cgs' °
: 5% o g2
c ? Oa c ? stationar Cw
H CHx=g)= 0 H Chix=a) = 0
d d
a b

Abbildung 9: Konzentrationsprofildanderung von instationarer zu stationérer Diffusion durch die Diffusions-
probe. a) Erhéhung der Beladestromdichte. b) Verringerung der Beladestromdichte.

Durch eine Anpassung von D in der als zeitabhéngige Reihe entwickelten Losung der Was-

serstoffstromdichte ((46) bis (49)) an die gemessene Wasserstoffstromdichte der Aufbau- oder

Abbaukurve (jox(t) = lox(t)/FAs) (siehe (32) und (33)), bspw. durch die Methode des kleins-

ten Fehlerquadrates, kann der Diffusionskoeffizient ermittelt werden.

In der Literatur [30, 64, 93, 94, 96, 97] findet sich eine N&herungslésung fur den Diffu-
sionskoeffizienten
d2

“20t,

Der Zusammenhang in (50) ergibt sich durch Abbruch der Reihe in (48) bzw. (49) auf die

ersten drei Glieder und Ermittlung der Tangente im Wendepunkt dieser vereinfachten Be-

(50)

schreibung des zeitlichen Verlaufs der Aufbau- bzw. Abbautransiente. Die Zeit t;, ist die so-
genannte Durchbruchzeit, also jene Zeit, welche sich durch den Schnittpunkt der Tangente am
Wendepunkt mit der Zeitachse ergibt (siehe Abbildung 10) [30, 94].

Devanathan und Stachurski [91] geben durch Anwendung der Zeitverzégerung tiag
(,,Time-Lag") eine weitere Naherungsldsung fur den Diffusionskoeffizienten an. Die Zeitver-
zogerung trag ist jene Zeit, nach welcher sich bei der Aufbau- bzw. Abbautransiente
lox(tLag) = lox() + 0,63(loxsty— lox() €rgibt (siehe Abbildung 10). Der Diffusionskoeffizient

kann mit t .,y folgendermafBen ermittelt werden:
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d2
Y6t

Lag

D

(51)

Nach dem Einstellen eines stationdren Zustandes (lox = const.) ist auch die Steigung der Kur-
ve Qux(t) = 1/F-Jlox(t)-dt (Qox(t) oxidierte Wasserstoffmenge) konstant. Der Schnittpunkt der
Tangente, angelegt an jenen Punkt der Kurve Qox(t) ab welchem die Steigung der Kurve kon-
stant ist, mit der Zeitachse liefert die Zeitverzogerung ti.g (Siehe Abbildung 10) [41, 97].
Aufgrund der Symmetrie der Aufbau- und Abbaukurven ergibt eine Anpassung der
rechnerischen Aufbautransiente an die gemessene Aufbautransiente, bzw. die Anwendung
sowohl der aus der Aufbaukurve ermittelten Durchbruchzeit ty als auch der ,,Time-Lag* tiag,
dieselben Werte fur den Diffusionskoeffizienten wie bei der Ermittlung aus Abbaukurven.
Aufbau- und Abbaukurven aus Diffusionsmessungen kénnen daher gleichermalien zur Ermitt-

lung des Diffusionskoeffizienten herangezogen werden.

WP...Wendepunkt _(t) ons(st) 77777 1 WP...Wendepunkt |ox@_
ox(0)
()~ /
L jd \
(:)’O / B N 5 WP 0’63(|0x(0)-|0x(st))
_% 0’63(|0x st)-lox(O)) -
WP, / / Qox(tz)zllllzf I, (D)t \ -
/ #_Tangente an Punkt___] \\ ox |
on(o) / d dQ,,/dt = const. | ™~ (s
tb tLalg t a tb tLag t b

Abbildung 10: Bestimmung der Durchbruchzeit t, und der Zeitverzégerung t,,q aus einer Aufbaukurve (a) bzw.
Abbaukurve (b); in Anlehnung an [97, S. 231].

2.9.3 Ermittlung der Dichte und Energie reversibler Fallen

Zur Berechnung der Bindungsenergie und Dichte reversibler Wasserstofffallen kann auf die
Modelle von Oriani [98], McNabb und Foster [99] sowie Svoboda und Fischer [100] zurtick-
gegriffen werden. Diese Modelle basieren darauf, dass Wasserstofffallen isoliert zueinander
vorliegen und der Wasserstofftransport zwischen den Fallen interstitiell erfolgt [98-101]. Zu-
séatzlich zu interstitiellen Fallen wird bei diesen Modellen eine weitere Fallenart berticksich-
tigt.

Oriani [98] geht davon aus, dass zwischen Wasserstoff in Fallen und dem interstitiell

gelostem Wasserstoff ein Gleichgewichtszustand besteht
H, +H ey <> H_ +Hgep - (52)
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In (52) sind H; bzw. H_ Wasserstoff in Fallen bzw. in Gitterplatzen und Hygreiy bzw. Hyrei
freie Wasserstofffallen bzw. interstitielle Platze. Diese Gleichgewichtsannahme im Modell
von Oriani [98] impliziert, dass nur reversible Fallen betrachtet werden, irreversible Fallen
stehen nicht im Gleichgewicht mit interstitiellem Wasserstoff.

Der Wasserstoffstrom infolge interstitieller Diffusion kann mit dem ersten Fickschen
Gesetz folgendermalen angeschrieben werden:
-0 5.

In (53) ist D, der Wasserstoffdiffusionskoeffizient beim idealen Eisengitter und c, die Kon-

J= (53)

zentration an interstitiell gelostem Wasserstoff. Fur den Gleichgewichtsfall ergibt sich nach
Oriani [98] der Wasserstoffstrom auRerdem durch den Gradienten der Gesamtwasserstoffkon-
zentration cg und dem effektiven Diffusionskoeffizienten Defr, wobei sich die Gesamtkonzent-
ration aus der Konzentration an interstitiell geléstem Wasserstoff ¢, und der Konzentration an
Wasserstoff in Fallen ¢, zusammensetzt, cq = ¢ + C¢:

ac o(c +¢,) oc,
POV

J=—-D. - 9_-_D -D, =~ o4
ox ¢ OX L ox 4)

Dess ISt der gemessene Diffusionskoeffizient beim nicht-idealen, mit Fallen behafteten Gefige.
Durch Erweiterung der Terme in (54) um ox/dcy kann ein Zusammenhang zwischen D, und
dem effektiven Diffusionskoeffizienten hergestellt werden [98]

D, =D, Z%:. (55)
Die Wasserstoffkonzentration interstitiell und in Fallen wird ber den jeweiligen Besetzungs-
grad ®, bzw. ©; und der molaren Menge an Fallen N; bzw. an interstitiellen Platzen N fir
Wasserstoff im Einheitsvolumen berechnet [98]

c.=O,N,, (56)

c, =O;N,. (57)
Interstitielle Platze fur Wasserstoff im krz Eisengitter sind hauptsachlich die Tetraederliicken
[62, 89, 90, 102, 103]. Counts et al. [89], Nazarov et al. [90], Matsumoto et al. [102] und Ka-
zutoshi und Fukumoto [103] konnten mit ab initio-Berechnungen, basierend auf der Dichte-
funktionaltheorie (DFT), nachweisen, dass im krz Eisengitter Tetraederliicken fiir Wasserstoff
energetisch gunstigere interstitielle Platze darstellen als Oktaederliicken. Die molare Dichte
an Tetraederplatzen betragt im krz Eisengitter N, = 0,846 mol/cm? [30, 64, 96, 104].

Die fiir das Einstellen des Gleichgewichts zwischen interstitiellem und in Fallen befind-

lichem Wasserstoff erforderliche Gleichgewichtskonstante K kann sowohl (ber die Ge-
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schwindigkeitskonstanten der Haftungs- und Enthaftungsreaktion an Fallen (ki) bzw. Ki(e))
als auch mit den Aktivitaten von Wasserstoff in Fallen und Gitterplatzen (a; bzw. a;) formu-
liert werden [98]

Key a
K=_—® _ % (58)
kt(re) a‘L

Fur die Aktivitaten kénnen nach Oriani [98] die Besetzungsgrade herangezogen werden
®t

a, = ,
' 1-0, (59)
S 60
"1 e, (60)
Unter Bertcksichtigung von (56) bis (60) ergibt sich fir die Gleichgewichtskonstante
K = (1_®L)®t — Ct(1_®L)NL (61)

C(1-0,)0, c (@1-O)N,’
Oriani [98] geht davon aus, dass die Konzentration an interstitiell geléstem Wasserstoff ¢
gering und damit der Besetzungsgrad von Zwischengitterplatzen klein ist, ®_<< 1. Fr die
Gleichgewichtskonstante ergibt sich damit

N, (Gg-Cc)N. 1 e,

¢ (1-O)N, c (1-0)N, ©,1-0,
Aus (62) kann die Ableitung dc./ocqy berechnet werden, und mit (55) ergibt sich der Zusam-

(62)

menhang zwischen D, und dem gemessenen, effektiven Diffusionskoeffizienten Des [98]

-1
D, =D, |1+ K | (63)
(N_ +Kep)
Dess In (63) ist von der Konzentration an interstitiell gelostem Wasserstoff ¢, abhangig. Die
Annahme eines geringen Besetzungsgrades gilt nach Oriani [98] auch fir Wasserstofffallen,
O << 1. Damit wird die Gleichgewichtskonstante aus (62) zu
— CtNL — (Cg _CL)NL
CLNt CLNt .

K

(64)

Durch Bildung der Ableitung oc,/dcq aus (64) und Einsetzen in (55) ergibt sich der konzentra-
tionsunabhéngige effektive Diffusionskoeffizient

-1
D,, = D{1+ NI\;K} . (65)

L
Auch mit dem Fallenmodell nach McNabb und Foster [99] kann der effektive, gemes-
sene Diffusionskoeffizient unter Berlicksichtigung einer weiteren Fallenart durch das zweite

Ficksche Gesetz mit dem Diffusionskoeffizienten D, in Verbindung gebracht werden.
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McNabb und Foster [99] stellen das zweite Ficksche Gesetz unter Berlicksichtigung der Kon-
zentrationsanderung in Fallen und im Gitter folgendermalien dar:
% oo oo o o%
ot ot ot oax -
Der Zusammenhang zwischen dem effektiven Diffusionskoeffizienten und D ergibt sich
durch Umstellen von (66) [30, 63, 93, 96, 101]:

(66)

o, D d% . 0%
ot g, 0 a¢ T oxt (67)
oc,
Fur die Konzentrationséanderung ocy/ot in den Fallen gilt nach McNabb und Foster [99]
oc,
E:ACL(]'_@t)Nt_dt@tNt' (68)

In (68) entspricht o; der Geschwindigkeitskonstante fur die Enthaftung von Wasserstoff aus
einer Falle ins Gitter (ki) und A entspricht der auf N bezogenen Geschwindigkeitskonstante
(kiery/NL) fur die Bindung von Wasserstoffatomen vom Gitter an die Falle. Mit den Geschwin-

digkeitskonstanten ki) und kigey kann (68) neu angeschrieben werden:

oc, Ky
oo S @IN Kt (69)

(69) gilt unabhangig von der Bindungsenergie der Fallen, also fir reversible und irreversible

Fallen. Wird nun wieder vom Gleichgewichtszustand zwischen dem in Fallen gebundenen
und dem interstitiellen Wasserstoff ausgegangen (H, +H, . <> H_+H. ), d. h., auf die
Wasserstoffdiffusion wirken nur reversible Fallen ein, so gilt fur die Konzentrationsénderung
in Fallen [101]

oc Ky
Et =0= I\tl(tL) CL (1_®t)Nt - kt(re)ct' (70)

Unter Bertcksichtigung der Oriani-Randbedingung [98] eines kleinen Fallenbesetzungs-

grades (©; << 1) vereinfacht sich (70) zu

oc kt(tr)

Etzoz NL CLNt_kt(re)Ct' (71)
Aus (71) lasst sich die Ableitung oci/oc, bilden

o _kg N (72)

aCL kt(re) I\IL

Wird kyn/kirey durch (58) ausgedriickt und in (72) eingesetzt, so ergibt sich fiir die Ableitung
ocdoc,
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oc N

H =K N_i : (73)
Einsetzen von (73) in (67) liefert fir den effektiven Diffusionskoeffizienten den gleichen
konzentrationsunabhéngigen Zusammenhang zwischen der Fallendichte N;, der Dichte in-
terstitieller Platze N, der Gleichgewichtskonstante K und dem Diffusionskoeffizienten D,
wie nach Oriani [98] mit (65).

Svoboda und Fischer [100] entwickelten ein weiteres Modell zur Beschreibung von Deg
unter der Wirkung einer weiteren Fallenart. Bei ihrem Modell werden die Besetzungsgrade
uber das molare Volumen an Fallen bzw. interstitiellen Platzen definiert

0, =cV, (74)
0, =cV,. (75)
In (74) und (75) sind c_ und c; die molare Konzentration an Wasserstoff im Gitter (c.) und in
Fallen (c;) im Einheitsvolumen. V, und V; ist das Volumen flr ein Mol moglicher Platze fiir
Wasserstoff im Gitter bzw. in Fallen. Die Definition des Besetzungsgrades ist gleich jener
von Oriani [98], N_in (56) entspricht 1/V_ und N in (57) entspricht 1/V; [100]. Im Einheitsvo-
lumen liegen 1/V_ Gitterplatze und 1/V; Fallenplatze als mogliche Aufenthaltsplatze fur Was-
serstoff vor. Das VVolumen fur ein Mol mdglicher Aufenthaltsplétze fiir Wasserstoff entspricht
daher
vo_ 1 ViV
1 1 v +V, (76)
V.V,
Fur die Gesamtkonzentration gilt wie bei Oriani [98] und McNabb und Foster [99]

C, =C +C . (77)
Svoboda und Fischer [100] definieren einen mittleren Besetzungsgrad ® durch V und c4. Die-

ser ergibt sich durch Kombination der obigen Gleichungen zu

g"‘ ®L] VLV'[ _ VL @ Vt ®|_ . (78)

0=cV :(vt VoV +V, VAV Vv,
Svoboda und Fischer [100] gehen, wie auch Oriani [98], von einem Gleichgewicht zwischen
interstitiell geléstem und in Fallen befindlichem Wasserstoff aus. Aus dieser Gleichgewichts-
bedingung, die der Randbedingung minimaler Gibbsscher Energie des Systems aus Wasser-
stoff in Fallen und interstitiell gelostem Wasserstoff entspricht, ermitteln Svoboda und Fi-
scher [100] die Gleichgewichtskonstante K (Herleitung siehe [100])
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o (1-0)0,
(1_®L)®t

K entspricht dem Kehrwert der von Oriani [98] definierten Gleichgewichtskonstante K in

(61). Ein Einsetzen von (79) in (78) ergibt unter Beriicksichtigung von (74) und (75) und den

(79)

Zusammenhangen N = 1/V_ und N = 1/N; folgende Beziehung zwischen cq und c:

c,=C 1+& L (80)
TN K2 # N 1-K?)

Wie Oriani [98] (vgl. (54)) beschreiben Svoboda und Fischer [100] den Diffusionsstrom mit

oc
J=-D,gradc, =-D, a_cL gradc, =—Dgradc, . (81)

9

Der effektive Diffusionskoeffizient ermittelt sich daher, wie beim Modell nach Oriani [98],
durch den Gradienten oc/dcq, welcher aus (80) abgeleitet wird. Des wird damit zu
b D, 1 CgNl:l(l—KQ)—Nt/NL-FKQ
e = — —+ .
T2 Jl,NFA-K) =K =N, /N, ) +4c,N K (L-K®)

(82)

De¢ss ist nach dem Modell von Svoboda und Fischer [100] von der Gesamtwasserstoffkonzent-
ration abh&ngig. Mit steigender Gesamtwasserstoffkonzentration nimmt das Verhaltnis
D./Dess ab [100]. Wird die Abh&ngigkeit von Des von der Wasserstoffkonzentration ausge-
schlossen (c; — 0) und beriicksichtigt, dass K® = K™, so wird D zu

Deff = DL #

10k Ne (83)

L

(83) entspricht (65), d. h., das Modell von Svoboda und Fischer [100] ergibt unter Ausschluss
der Konzentrationsabhéngigkeit bzw. fur sehr kleine Wasserstoffkonzentrationen die gleichen
Zusammenhange fiir K, N, Ni, Di und D¢ wie die Modelle von Oriani [98] und McNabb und
Foster [99] unter der Annahme Kleiner Besetzungsgrade fur interstitielle Platze und Fallen.
Die Geschwindigkeitskonstanten ki) und ki) der Gleichgewichtsreaktion kdnnen mit
der Sprungfrequenz vy fur Wasserstoffatome und den Gibbsschen Energien fiir den Sprung

vom Gitter in die Falle (AGL;, AGL; > 0) bzw. flir den Sprung aus der Falle ins Gitter (AGy,
AGy > 0) angeschrieben werden [101]

- AG

Ky = On €XP (—RT = j ) (84)
—-AG

Kiwey = U exp( T L j (85)

Fir die Gleichgewichtskonstante K ergibt sich damit [101]
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k AG, —AG
K=-1 _gq ( tL Lt j
kt(,e) P RT (86)

Nach dem Modell von Oriani [98] Uberwindet ein Wasserstoffatom beim Sprung aus dem
Gitter in eine Falle die Gitterenergie AG, (AG, > 0) und die Sattelpunktenergie AGs (AGs > 0);
flr AG; ergibt sich damit AG; = AG, + AGs (Abbildung 11). Fur den Sprung aus der Falle ins
Gitter Uberwindet das Atom die Fallenaktivierungsenergie AGy , welche sich aus der Sattel-
punktenergie, der Gitterenergie und der Fallenbindungsenergie AG; (AG; < 0) zusammensetzt,

AGy = AGs + AG, — AG; (Abbildung 11). Fir (86) ergibt sich damit

K:exp(_RA_S‘j:exp(_s:‘jexp(A:t). (87)

In (87) ist AH; die Bindungsenthalpie der Falle und AS; die Entropiednderung der Gleichge-

wichtsreaktion. Wird die Geschwindigkeitskonstante in (65) bzw. (83) eingesetzt, so kann der
effektive Diffusionskoeffizient folgendermalien angeschrieben werden:

-1
N —AH AS
Dy = DL{1+ N—iexp(?‘jexp(?‘ﬂ : (88)

Logarithmieren von (88), Aufteilen dieses Ergebnisses in temperaturabhéngige und tempera-
turunabhangige Terme und Zusammenfassen der Entropiednderung und der Dichte an Fallen

zur effektiven Fallendichte

Ner =N &P(AS,/R) (89)
liefert [30]
D N —-AH_ 1
In| =+ -1 |=In| & | —t=,
( eff J ( NL j R T (90)

Sind die temperaturabh@ngigen Werte des effektiven Diffusionskoeffizienten aus Diffusions-
messungen bekannt, so kann aus der Steigung und dem Ordinatenabschnitt einer Ausgleichs-
gerade, welche durch die Punkte In(D/Dess — 1) Uber 1/T gebildet wird, mit (90) die mittlere
Bindungsenthalpie AH; und die effektive Fallendichte Ny berechnet werden.

Mit der Definition der Aktivitaten fur Wasserstoff in Fallen und in interstitiellen Platzen
nach Oriani [98] (siehe (59) und (60)) kann das chemische Potential z4 und gz folgenderma-

Ren beschrieben werden [100]:

)
=4y +RT In—=—,
M= Hy 1-0 (1)

YL

®
U, =, +RT In (‘9 +AG,. (92)

Yt
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Aus (91) und (92) ist ersichtlich, dass fir die Gleichgewichtsbedingung zwischen Wasserstoff
in Fallen und im Gitter das chemische Potential fiir Wasserstoff in Fallen gleich jenem im
Gitter sein muss, x = ut [100].

| +
R AGs (AEs) }_ ?
5 AG.(AE) TH
g f
AGy (AAY) *
AG; (AHy)
{

Abbildung 11: Energiemodell fir Wasserstofffallen; nach Oriani [98, S. 149]. AG, Gibbssche Gitterenergie,
AG; Gibbssche Sattelpunktenergie, AG; Gibbssche Fallenbindungsenergie, AG,; Gibbssche Energie flr den
Sprung aus dem Gitter in die Falle, AG,_ Gibbssche Energie fiir den Sprung aus der Falle in das Gitter, AE,
Gitteraktivierungsenthalpie, AA; Fallenaktivierungsenthalpie, AE, Sattelpunktenthalpie, AH, Fallenenthalpie.

Der Zusammenhang zwischen dem gemessenen, effektiven Diffusionskoeffizienten Desr, dem
Diffusionskoeffizienten D, der Fallendichte Nt und der Fallenenergie AH; sowie der Dichte
interstitieller Gitterplatze N, wie in (90) angegeben, beruht zum einen darauf, dass Des kon-
zentrationsunabhangig ist, und zum anderen auf der Annahme, dass zwischen interstitiell ge-
I6stem und in reversiblen Fallen gebundenem Wasserstoff ein Gleichgewicht besteht. Die
Gleichgewichtsbedingung bedeutet, dass die Diffusion nur durch die Wirkung reversibler Fal-
len beeinflusst werden darf und damit die Senkenwirkung irreversibler Fallen ausgeschlossen
werden muss. Irreversible Fallen stehen nicht im Gleichgewicht mit interstitiellem Wasser-
stoff. Fur Diffusionsversuche bedeutet diese Randbedingung, dass bei Anwendung von (90)
sichergestellt sein muss, dass Fallen mit hohen Bindungsenthalpien |AHy, d. h. irreversible
Fallen, vollstandig gesattigt sind und damit nicht mehr in die Messung einwirken. Die aus
(90) abgeleitete Fallendichte und -energie bezieht sich damit auf die Wirkung reversibler Fal-

len.
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Kapitel 3

Experimentelles

3.1 Ubersicht iiber die untersuchten Legierungen und Stihle

Die chemischen Zusammensetzungen der verwendeten Legierungen finden sich in Tabelle 2.
Um den Einfluss von Ausscheidungen und Substitutionsatomen auf die Wasserstoffdiffusion
und Versprédungsneigung von AHS-Stahlen festzustellen, wurde jeweils ein Legierungsele-
ment (Niob, Vanadium, Bor, Molybdan, Zirkon oder Titan) in verschiedenen Abstufungen zu
einer Uber alle Legierungen unverénderten Basisschmelze mit festem Kohlenstoff-, Silizium-,
Mangan- und Chromgehalt zulegiert. Diese Basisschmelze (nicht mikrolegiert) entspricht der
Zusammensetzung fur AHS-Glten von voestalpine. Die Herstellung der Legierungen erfolgte
im kleintechnischen Umfang in einem Induktionsschmelzofen ohne Schutzgasatmosphare.
Aus rund 270 kg der Basisschmelze erfolgten unterschiedlich mikrolegierte Abgiisse von et-
wa 90 kg in Kokillen. Die Gussblocke wurden geschnitten, abgefrast und anschlieBend warm-
gewalzt. Beim Labor-Warmwalzprozess wurden die im Labor-StoRofen auf etwa 1100 °C
erwarmten Blocke mit 8 Stichen auf eine Vorstreifendicke von 34 mm gewalzt. Aufgrund der
limitierten Lange des Fertigwalzgutes erfolgten ein Zerteilen dieser Vorstreifen, Wiederer-
warmen und Auswalzen auf 4 mm Warmbanddicke mit 7 Stichen, was der Stichzahl grol3-
technisch hergestellten Materials entspricht. Die Walzstreifen wurden auf der Kiihlstrecke auf
600 °C durch eine Laminarkihlung (Kihlrate etwa 20 K/s) und anschlielend in der Kiihlbox
mit etwa 15 K/h auf 300 °C abgekihlt. Die gewdahlte Kuhlrate von 15 K/h in der Kihlbox
simuliert in etwa die Kuhlrate im Kern eines Warmbandcoils an Luft [105]. Nach dem Ab-

kiihlen der Warmbandstreifen auf Raumtemperatur wurden die Streifen zerteilt und kaltge-

43



3. Experimentelles

walzt. Die Kaltwalzungen wurden an einem Labor-Quarto-Gerust von 4 mm auf 1 mm Blech-
dicke unter Vorwértsbandzug ohne Verwendung von Schmieremulsion in 4 bis 6 Stichen

durchgefiihrt.

Tabelle 2: Chemische Zusammensetzungen der in dieser Arbeit untersuchten Legierungen.

Legierung Mikrolegierungs- C, m% Si,m% | Mn,m% | Cr,m%

element, m%

1 nicht mikrolegiert (Basis)

2 - 0,025

3 mit Niob Nb 0,05

4 0,048

5 mit Vanadium \% 0,126

6 0,166

7 0,0008

8 mit Bor B 0,0014

9 0,0022

10 0.023 ~0,15 <0,5 15-25 <0,7

11 mit Titan Ti 0,046

12 0,081

13 0,024

14 mit Zirkon Zr 0,075

15 0,093

16 0,05

17 mit Molybdan Mo 0,148

18 0,235

Fur alle Legierungen aus Tabelle 2 wurden vier Stahltypen mit bestimmten Geftigen, aufge-
teilt in zwei Festigkeitsklassen (Tabelle 3), eingestellt. Die Stdhle wurden verschiedenen Un-
tersuchungen unterzogen: Die Diffusionsmessungen zeigen den Einfluss des Gefliges und der
Mikrolegierungselemente auf den Diffusionskoeffizienten sowie auf die Dichte und Energie
reversibler Fallen und lassen Informationen tber den Einfluss der Diffusion auf die Ver-
sprodungsneigung ableiten. Mit Standzeitversuchen an wasserstoffvorbeladenen Lochzugpro-
ben unter konstanter Last erfolgt die Feststellung der zeitverzggerten Rissbildungsneigung der
Stahle ohne weitere Wasserstoffzufuhr (IHE). Standzeitversuche an umgeformten Biigelpro-
ben in einem wasserstoffbildenden Medium werden zur Feststellung der Versprodungsnei-
gung infolge kontinuierlicher Wasserstoffzufuhr (HEE) angewendet. Langsam- und Schnell-
zugversuche dienen dazu, den Einfluss der Dehnrate auf die Verédnderung der mechanischen
Kennwerte infolge des Wasserstoffs zu beurteilen. Die Diffusionsuntersuchungen sowie die
Langsam- und Schnellzugversuche erfolgen an den vier St&hlen der nicht mikrolegierten
Schmelze sowie an den Stéhlen der Schmelzen mit hochstem Mikrolegierungsgehalt, die IHE-
Versuche (Lochzugproben) und HEE-Versuche (Bligelproben) an den Stéhlen aller Legierun-

gen.
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Tabelle 3: Die vier in dieser Arbeit untersuchten Stahltypen.

Bezeichnung Stahltyp Zugfestigkeit, MPa
CP1400 Komplexphasenstahl 1400
TM1400 Stahl mit Geflige aus angelassenem Martensit 1400
CP1200 Komplexphasenstahl 1200
DP1200 Dualphasenstahl 1200

3.2 Einstellung der Gefiige fiir die verschiedenen Stahltypen
und Charakterisierung der Gefiige

Herstellung der Gefiige: Zur Einstellung der vier Stahltypen mit spezifischen Gefligen wur-
den die kaltgewalzten Bleche gegliht. Die Gluhungen erfolgten an einem Glihsimulator der
Firma VATRON (Multipas, Multipurpose Annealing Simulator). Dazu wurden die Bleche
zwischen Spannbacken geklemmt und mit Gleichstrom durchflossen, entsprechend einer Wi-
derstandsheizung mit direktem Stromdurchgang. Die Temperaturregelung erfolgte mit finf
am Blech verteilten Thermoelementen. Gezielte Kiihlraten konnten mit einstellbaren Gasdu-
sen und Pressluft erreicht werden, ein Abschrecken der Proben war Uber das Eintauchen des
gesamten Bleches in ein Wasserbecken mdglich. Die maximale Kihlrate an Luft war mit etwa
100 K/s beschrankt. Da die Gluhungen ohne Schutzgasatmosphare erfolgten, bildete sich an
der Blechoberflache Zunder aus, welcher durch Beizen in 32%iger Schwefelsdure bei 45 °C
entfernt wurde.

Ermittlung mechanischer Kennwerte: Zur Ermittlung der mechanischen Kennwerte wurden
aufgrund der beschrénkten BlechgroRe Mikrozugproben, angelehnt an ASTM E 517, ,,Speci-
men A, Alternative* mit einer Versuchsldnge von 35 mm verwendet, siche Tabelle 4. Die
Zugversuche erfolgten entsprechend ISO 6892, Teil 1 [106]. Hinzuweisen ist bei den verwen-
deten Zugproben auf die geringe Messldnge von 25 mm; je geringer die Messlange ist, desto
hoher sind die errechneten Bruchdehnungswerte. Die Probenherstellung erfolgte durch Ero-

dieren.

Tabelle 4: Geometrie der verwendeten Mikrozugprobe zur Feststellung der mechanischen Kennwerte,
MaRe in mm.

Mikrozugprobe

Breite b 12,5+ 0,025
Kopfbreite bx 20+0,5
Ubergangsradius R 13+0,5
Versuchslange I 35+0,5
Gesamtlange Iy 100+1
Messlange |, 25
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Lichtmikroskopische Gefiigecharakterisierung: Zur Charakterisierung der Geflige wurde die
Atzung nach LePera (Gemisch aus Natriummetabisulfit in Wasser und Pikrinsaure in Ethylal-
kohol) [107] verwendet. Bei der LePera-Atzung handelt es sich um eine anodische Nieder-
schlagsitzung [108]. Die Phasen im Gefiige gehen im Atzelektrolyt verschieden anodisch in
Losung. Kohlenstoffreiche Phasen (Austenit, Martensit und Zementit) I6sen sich weniger als
kohlenstoffarmere Phasen (Ferrit); es bildet sich eine Topografie aus. Bei der LePera-Atzung
kommt es zusétzlich zur Metallauflésung zur Bildung eines Sulfidfilmniederschlags; je nach
Filmdicke konnen im Lichtmikroskop unterschiedliche Interferenzfarben erkannt werden.
Martensitzonen mit hohem Kohlenstoffgehalt und Restaustenitkdrner erscheinen weif3, Bainit
braunlich bis schwarz und Ferrit hellbraun bis blaulich. Die Korngrenzen werden bei der Le-
Pera-Atzung kaum angeétzt [107-109]. Zur Charakterisierung von Phasenanteilen im Gefiige
von Dualphasenstahlen eignet sich die Nital-Atzung (Salpetersdure in Ethanol). Phasen und
Gitterbaufehler werden durch die Atzlosung unterschiedlich angegriffen, und es entsteht eine
im Lichtmikroskop als Hell-Dunkel-Kontrast sichtbare Oberflachentopografie. So erscheinen
im Geflige von Dualphasenstédhlen Martensit dunkel und Ferrit hell [108].
Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen: Hohere VergroRerungen mit dem Ras-
terelektronenmikroskop (REM) erleichtern die Bestimmung der Gefligebestandteile. Die Un-
terscheidung der Phasen wird durch Topografieunterschiede und durch die Verwendung des
Standard-Sekundéarelektronendetektors und des Inlense-Detektors erleichtert. Der Standard-
Sekundarelektronendetektor ermdglicht eine rdumliche, topografische Bilddarstellung. Mit
dem Inlense-Detektor kdnnen sehr hohe Auflésungen erreicht werden. Vor der Untersuchung
mit dem REM werden die Proben elektropoliert, um eine Topografie der Gefligebestandteile
zu erreichen. Durch eine aktive Auflésung beim Elektropolieren ergeben sich fir die Geflige-
bestandteile unterschiedliche Materialabtragungen, eine Topografie entsteht. An Stérungen im
regelmaRigen Gitteraufbau (Korn- und Subkorngrenzen, Phasengrenzen, Versetzungen u.
dgl.) ist der Atzabtrag erhoht, sodass im REM weniger stark gestorte Bereiche, wie etwa im
Korninneren, erhabener wirken. Somit kann bspw. Martensit von Restaustenit unterschieden
werden, und Ausscheidungen grenzen sich von der umgebenden Matrix deutlich ab [108].
Ermittlung des Restaustenitgehalts: Die Ermittlung des Restaustenitgehalts erfolgte durch
die Anwendung einer magnetischen Messmethode. Dabei wird die Probe durch eine Spule mit
einer konstanten magnetischen Feldstdrke gezogen und bis zur S&ttigungsmagnetisierung
magnetisiert. Die magnetisch gesattigte Probe wird durch eine Messspule bewegt, was zu ei-

ner Flussdnderung in der Messspule bzw. zu einer induzierten Spannung fihrt; deren Integra-
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tion Uber die Zeit ist proportional zur Sattigungsmagnetisierung der Probe. Nur die ferromag-
netischen Phasenanteile tragen zur Spannungsinduktion bei; der paramagnetische Restaustenit
in der Probe induziert keine Spannung und verringert die Sattigungsmagnetisierung der Probe.
Ist die Sattigungsmagnetisierung der als rein ferromagnetische Phase vorliegenden Legierung
bekannt (etwa durch eine Referenzmessung oder durch legierungsabhéngige Korrekturfakto-
ren), kann uber die gemessene Sattigungsmagnetisierung des zu untersuchenden Gefliges (fer-

ro- und paramagnetische Phasen liegen vor) der Restaustenitanteil ermittelt werden [110].

3.3 Charakterisierung von Ausscheidungen

Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen: Die Charakterisierung von sehr
feinen Ausscheidungen erfolgte mit dem Transmissionselektronenmikroskop (TEM) (Spi-
radek-Hahn, K., und Brabetz, M., Montanuniversitat Leoben, Alloy Development Group). Die
Untersuchungen wurden an Durchstrahlungselektronenmikroskopen ,,Philips CM20 STEM*
und ,,Tecnai F20* bei einer Beschleunigungsspannung von 200 kV durchgefiihrt. Die Proben
wurden dazu mechanisch gediinnt und bis auf Elektronentransparenz elektropoliert. Die Ab-
bildung groberer Ausscheidungen erfolgte durch Sekundéarelektronendetektion. Zur detaillier-
ten Abbildung und Charakterisierung sehr feiner Ausscheidungen, deren GroRe, Dichte, Ver-
teilung und Zusammensetzung wurden Hellfeld- bzw. Dunkelfeldabbildungen, Elektronen-
beugung, HAADF-Abbildung (High Angle Annular Dark Field) sowie EDX herangezogen.
Energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX): Zur Charakterisierung der chemischen Zu-
sammensetzung von Ausscheidungen wurde EDX bei den REM- und TEM-Untersuchungen
angewandt. Bei EDX-Analysen wird ein Punkt auf der Probe mit einem Elektronenstrahl be-
schossen. Durch die Anregung der Atome werden Elektronen aus kernnahen Schalen entfernt.
Das Auffiillen der gebildeten Liicke mit einem hoherenergetischen Elektron aus weiter vom
Kern entfernten Schalen fuhrt wieder zu einem energetisch stabilen Zustand. Die Energiedif-
ferenz beim Ubergang des Elektrons aus der héherenergetischen in die niederenergetische
Schale wird in Form von der fur das Element charakteristischen Réntgenstrahlung frei und
von einem Detektor gemessen. Verschiedene Elektronenuibergénge sind fiir ein Element mog-
lich; im Rontgenspektrum (Energie-Intensitat) treten fur ein Element an mehreren Energiezu-
stdnden hohe Intensitaten auf. Aus dem Energie-Intensitatverlauf im Rontgenspektrum kann
die chemische Zusammensetzung des angeregten Punktes festgestellt werden.

Nasschemische Untersuchungen: Mit nasschemischen Untersuchungen kann die Abbindung

von Mikrolegierungselementen durch Ausscheidungen nachgewiesen werden. Dazu werden
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Materialspane in einer Lésung aus Jod mit Methanol gekocht. Beim Kochprozess geht das
Matrixmaterial in Ldsung, Ausscheidungen (Karbide, Nitride, Karbonitride, Oxide u. dgl.)
verbleiben als Feststoff in der Losung. Die Losung wird tber einen Zelluloseacetatfilter mit
einer PorengrélRe von 200 nm filtriert. Anschlielend werden die im Filter befindlichen Parti-
kel durch das Abrauchen des Filters in HNO; + HF + HCIO, freigelegt. Das verbleibende
Feststoffgemenge wird mittels der Plasma-Emissionsspektroskopie analysiert. Dabei kann
festgestellt werden, ob und zu welchen Massenanteilen Mikrolegierungselemente in dem Ge-
menge aus Partikeln abgebunden vorliegen. Eine Auftrennung der Abbindung der Mikrolegie-
rungselemente in Karbide, Nitride u. dgl. ist nicht moglich, da der analysierte Stoff ein Ag-
glomerat von diversen Ausscheidungen ist. Da Ausscheidungen kleiner als die PorengroRe
des Filters nicht im Filter gehalten werden kénnen, ist die Quantifizierung des Massenanteils

abgebundener Mikrolegierungselemente jedoch ungenau.

3.4 Bestimmung von Oxidbelagen

Glow Discharge Optical Emission Spectroscopy (GDOES): GDOES ist eine Analysemethode
zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung oberflachennaher Schichten und kann
dazu verwendet werden, die Oxidbelegung an Proben zu charakterisieren. Bei GDOES wird
die zu untersuchende Probe in einer Kammer unter Argondruck in einem Gleichspannungs-
plasma kathodisch geschaltet. Durch das Anlegen einer Spannung zwischen der Probe und
einer Gegenelektrode kommt es zur Bildung eines Glimmentladungsplasmas mit Argonionen.
Die Argonionen treffen aufgrund der elektrischen Spannung zwischen Anode und Kathode
mit hoher Geschwindigkeit auf der Kathode auf. Durch das Bombardement mit ionisierten
Argonteilchen werden von der Probenoberfliche Atome abgesputtert (cathodic sputtering)
und gelangen durch Diffusion in das Argonplasma. Infolge des Sputterprozesses kommt es zu
einem schichtweisen Abtrag der Probe. Unelastische StoRprozesse zwischen lonen und Elekt-
ronen im Plasma mit den abgesputterten Atomen regen Letztere an, was zum Emittieren einer
elektromagnetischen Strahlung im ultravioletten, sichtbaren und nahen infraroten Bereich
fuhrt. Die von den abgesputterten Atomen spezifische emittierte elektromagnetische Strah-
lung wird durch eine Spektralanalyse erfasst, sodass eine Zuordnung der abgesputterten Ato-
me zu einem bestimmten Element mdglich ist. Rohdaten der GDOES-Messung sind Profile
aus Intensitat und Sputter-Zeit, welche qualitativ Auskunft tber die chemische Zusammenset-
zung in Abhdngigkeit der Tiefe geben, jedoch keine unmittelbare Quantifizierung der Kon-

zentration an Elementen tber die Abtragungstiefe darstellen [111].
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3.5 Bestimmung des Gesamtwasserstoffgehalts

TragergasheiBextraktion: Zur Bestimmung des Gesamtwasserstoffgehalts in Proben wurde
ein Tragergasheillextraktionsgerat ,,DH 603 der Firma ,,Leco“ verwendet. Bei der Trager-
gasheillextraktion wird die Probe auf 1050 °C erwérmt; der Wasserstoff wird dadurch ausge-
trieben und mit einem Tragergas (Stickstoff) zu einem Warmeleitféahigkeitsdetektor transpor-
tiert. Im Wéarmeleitfahigkeitsdetektor wird im Vergleich zum reinen Trégergas die verénderte
Warmeleitfahigkeit des Gasgemisches Wasserstoff/Tragergas in ein elektrisches Signal um-
gewandelt. Dazu sind eine Mess- und eine Referenzzelle tber eine Wheatstonesche Briicken-
schaltung miteinander verbunden. In beiden Zellen befindet sich ein Heizdraht. In der Refe-
renzzelle wird dieser Draht vom reinen Tragergas, in der Messzelle vom Gasgemisch Wasser-
stoff/Tragergas umspilt. Durch die unterschiedliche Warmeleitfahigkeit zwischen reinem
Trégergas und dem Gasgemisch Wasserstoff/Tragergas ist der Warmestrom vom Heizdraht
zum umstrémenden Medium in der Mess- und Referenzzelle verschieden. Damit sind auch
die Temperatur und der elektrische Widerstand der Heizdrdhte unterschiedlich. Durch die
Briickenschaltung kann zwischen den Zellen eine Potentialdifferenz festgestellt werden. Das
infolge der Potentialdifferenz messbare elektrische Signal ist proportional der Wasserstoff-
konzentration im Trégergas und damit proportional der aus der Probe ausgetriebenen Menge
an Wasserstoff. Uber eine Kalibrierung mit Referenzmaterialien, welche eine bestimmte Mas-
se aufweisen und eine bestimmte Menge an Wasserstoff enthalten, kann das gemessene Sig-

nal einer Wasserstoffkonzentration zugeordnet werden.

3.6 Aufbau und Anwendung der Diffusionsmesseinrichtung

3.6.1 Aufbau der Diffusionsmesseinrichtung

In Abbildung 8 ist eine Skizze der Diffusionsmesseinrichtung dargestellt. Die Doppelzelle
besteht aus Quarzglas. Zwischen beiden Zellen befindet sich die Diffusionsprobe, abgedichtet
wird die Doppelzelle mit Polytetrafluorethylen-Ringen. Fir die Diffusionsmessungen wurden
Scheiben mit einem Durchmesser von 50 mm verwendet, die Probenmessflédche und damit die
oxidationsseitige Wasserstoffdurchtrittsflache betrug im eingebauten Zustand bei Anpressung
der Dichtringe Aox = 13,5 cm?. Als Elektrolyt wurde kathoden- und oxidationsseitig eine
0,1 N NaOH-L6sung verwendet [112], als Gegenelektroden dienten im Kathoden- und Oxida-
tionsraum Platinplattchen. Das Anodenpotential betrug +0,3 V bezogen auf eine Ag/AgCl
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Elektrode in 3 mol/l KCI. Versuche an einem Dualphasenstahl zeigten bei den gewahlten Be-
ladestromdichten (siehe 3.6.3), dass dieses Anodenpotential ausreicht, um den gesamten
durchgetretenen Wasserstoff zu oxidieren. Eine Erhéhung des Anodenpotentials auf +0,4 V
und +0,5 V fiihrte zu keiner Erhdhung des stationdren Permeationstroms. Beide Zellraume der
Doppelzelle sind beheizbar; die Elektrolyte in beiden Zellen wurden durch Glaswendeln, die
mit Warmwasser durchstromt wurden, erwarmt. Die Priifung der eingestellten Elektrolyttem-
peratur erfolgte mit Quecksilberthermometern. Ein Umwaélzthermostat diente zur Warmwas-
sertemperierung. Als Potentiostat zur Aufzeichnung des Oxidationsstroms wurde ein ,,Prince-
ton Applied Research Model 263A“ bzw. ,solartron analytical Model 1285 Potentio-
stat/Galvanostat™ verwendet, zum galvanostatischen Einstellen einer konstanten Wasserstoff-
konzentration an der Probenoberfliache ein ,,Jaissle Potentiostat-Galvanostat IMP 83 PC*. Ein
Trenntransformator (Wechselstromversorung ,,Block BR 351%) zwischen dem Galvanostat
und dem Stromversorgungsnetz verhinderte Ringerden und Riickkoppelungen zwischen dem
verwendeten Galvanostat und dem Potentiostat, ein Faradaykéafig um die Diffusionsmesszelle
sorgte fir eine verbesserte Abschirmung elektromagnetischer Felder. Durch eine kontinuierli-
che Argonspilung in beiden Zellraumen konnte das Eindringen von Sauerstoff aus der Um-
gebung in die Zellen und damit ein Verfalschen des Oxidationsstroms verhindert werden. Das
zustromende Argon wurde in einer Waschflasche mit 0,1 N NaOH befeuchtet. Um abstrom-
seitig einen eventuellen Sauerstoffzutritt zu unterbinden, erfolgte eine Trennung zwischen
Gasaustritt und Atmosphére mit Waschflaschen, die ebenfalls mit 0,1 N NaOH befullte wa-

ren.

3.6.2 Diffusionsprobenpraparation

Das Freihalten der Probe von Oxiden ist bei Diffusionsmessungen flr die Qualitat der Mes-
sung entscheidend. So konnten Bouhattate et al. [113] mittels numerischer Simulation aufzei-
gen, dass Oxidschichten an Diffusionsproben einen Einfluss auf die ermittelten Diffusionsko-
effizienten haben. Die Wasserstoffdiffusivitat in Oxiden ist niedriger als in Stahl, sodass
Oxidschichten den effektiven Diffusionskoeffizienten verringern [113]. Bei gasférmiger Was-
serstoffbeladung hemmen Oxide an der Wasserstoffeintrittsseite die Dissoziation von Wasser-
stoff und verringern die Wasserstoffabsorption [35]. Manolatos et al. [114] vermuten, dass am
Beginn des Diffusionsexperiments der kathodische Strom Oberflachenoxide an der Beladesei-
te reduziert und dann erst Wasserstoff gebildet wird. Diese Verzégerung hangt von der Zu-

sammensetzung des Oxids, der Oxidschichtdicke und der Kathodenstromdichte ab. Durch den
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Abbau der Oxidschicht und durch die verzdgerte Wasserstoffbildung variieren die Randbe-
dingungen des Experiments, sodass die Messung verfalscht wird [114]. Eine oxidationsseitige
Oxidschicht kann Wasserstoff 16sen; damit ist die Konzentration auf der Oxidationsseite nicht
null, was zu einem verringerten Konzentrationsgradienten und zu einem geringeren Permea-
tionsstrom fihrt [115]. Juilfs [116] wies nach, dass sich eine Stahlprobe beim Kontakt mit
verdunnter Natronlauge spontan mit einer Hydroxidschicht tberzieht, die Bildung von
Fe(OH), wurde beobachtet. Palladiumschichten auf beiden Seiten der Diffusionsprobe ver-
hindern jedoch die Bildung von Oxidschichten an der Luft und in Elektrolyten [114]. Mit ei-
nem Palladiumuberzug kénnen Oberflachenverdnderungen verhindert und stationdare Randbe-
dingungen erzielt werden [117]. Palladiumschichten an der Probenoberflache stellen oxidati-
onsseitig eine vollstdndige Oxidation des durchgetretenen Wasserstoffs sicher, sodass eine
Wasserstoffrekombination zu molekularem Wasserstoff verhindert wird [113, 117].

Um Oberflacheneffekte auszuschlieBen, wurden alle Diffusionsproben in dieser Arbeit
beidseitig mit Palladium Uberzogen. Verschiedene Elektrolyten kdnnen zur elektrochemi-
schen Abscheidung dinner Palladiumschichten verwendet werden. Nach Manolatos und Je-
rome [118] ergeben sich gut haftende Palladiumschichten mit weniger als 0,1 um Dicke in
einem Elektrolyt bestehend aus 28 m% NH,OH mit 5 g/l PdCl, bei einer Stromdichte von
2 mA/cm? und einer Abscheidezeit von 90 s. Vor der Abscheidung werden die Proben in 18 N
HCI gebeizt (um Restoxide zu entfernen) und anschlieBend ohne Spilung mit entionisiertem
Wasser direkt in das Palladiumbad eingesetzt. Die dadurch auftretende Verringerung des pH-
Wertes des Bades durch eingebrachte HCI-Riickstande erfordert einen hiufigen Badwechsel
[118]. Machu [119] verweist auf einen Elektrolyten flr die Palladinierung, welcher aus 5 g/l
PdCly, 55 g/l Ammoniumphosphat, 240 g/l Natriumphosphat und 3,5 g/l Benzoesaure besteht
[Dreyfuss, in: 119]. Mit einer Ammoniakldsung sollte ein pH-Wert von 10 eingestellt werden,
die Palladinierung erfolgt bei einer Temperatur von 60 °C. Eigene Versuche zeigten jedoch,
dass sich die Herstellung dieses Palladiumbades aufgrund der schlechten Loslichkeit des
PdCl, als schwierig erweist. Anwendungen dieser Palladiumldsung zur Palladinierung finden
sich aber in zahlreichen Literaturstellen [24, 30, 92].

Ein fertig angesetztes Palladiumbad bietet u. a. die Firma ,,Atotech (Pallacor HT) an.
Dieses Bad ist ein Elektrolyt aus 5 g/l Tetraaminpalladium(Il)chlorid, gelést in Ammonium-
hydrogenphosphat und Ammoniumchlorid, der pH-Wert der Losung betragt 7. Dieses fertige
Palladiumbad wurde zur Palladinierung von Diffusionsproben in dieser Arbeit verwendet. Die
Oberflachenbeschaffenheit und Reinheit und damit die Probenpréparation ist fir die Qualitat

der aufgebrachten Palladiumschicht entscheidend. Die Diffusionsproben wurden beidseitig
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nass mit Schleifpapier mit einer Kérnung von 1200 geschliffen und mindestens 15 Minuten
im Ultraschallbad in Tetrahydrofuran gereinigt und entfettet. Anschliefend wurden die Pro-
ben mit entionisiertem Wasser gespult und in einer Losung aus 0,1 N NaOH, mit Zitronensau-
re auf pH = 8 eingestellt, kathodisch kurz gereinigt und wiederum mit entionisiertem Wasser
gespult. Um eine gute Schichtqualitat zu erreichen, wurden die Proben vor der Abscheidung
fir 5s in einer Losung aus 5 g/l NaF, gelost in 50 ml/l H,SO,, aktiviert. Diese Aktivierung
dient dazu, Restoxide zu entfernen und die Oberflachenreaktivitat bzw. die Nukleationsrate
wahrend des elektrochemischen Abscheidens zu steigern. Nach einer weiteren Spilung mit
entionisiertem Wasser wurden die Proben unter angelegter Spannung in das 50 °C warme
Palladiumbad eingebracht und beidseitig fiir 4 min bei einer Stromdichte von 2 mA/cm? pal-
ladiniert. Damit ergab sich eine festhaftende und dichte Palladiumschicht. Untersuchungen
mit dem REM an abgeschabten Palladiumschichtblattern zeigten eine Schichtdicke von
170 nm bis 180 nm. Nach anschlieRender Reinigung im Ultraschallbad in Tetrahydrofuran
konnten die in Aluminumfolie verpackten Proben im Exsikkator zwischengelagert werden.

Alle verwendeten Chemikalien entsprachen der pro analysis-Qualitat.

3.6.3 Ablauf der Diffusionsmessungen

Nach dem Einbau der Diffusionsprobe in die Doppelzelle erfolgte eine mehrminitige Argon-
spulung beider Zellen, um die Luft und damit den Sauerstoff aus den Kammern zu entfernen.
AnschlieBend wurden beide Zellen mit dem Elektrolyten unter fortwahrender Argonspulung
befullt und das System auf 27 °C erwarmt. Alle weiteren Prozessschritte erfolgten unter kon-
tinuierlicher Argonspulung der beiden Zellen. Nach dem Einstellen des thermischen Gleich-
gewichts wurde oxidationsseitig das Anodenpotential von +0,3 V aktiviert und damit die
Blindstromsignalerfassung gestartet. Uber die Gesamtheit der gemessenen Proben betrug der
minimale bzw. maximale Blindstromwert 0,05 pA bzw. 1,5 pA. Durch das angelegte Oxidati-
onspotential wéahrend der Blindstromerfassung kann in reversiblen Fallen gebundener Was-
serstoff effundieren und oxidiert werden, an irreversiblen Fallen gebundener Wasserstoff ver-
bleibt jedoch in der Probe [94]. Den Verlauf der elektrischen Beladestromdichte und des ge-
messenen Oxidationsstroms zeigt Abbildung 12. Nachdem sich ein konstantes Blindstromsig-
nal eingestellt hatte, wurde die kathodische Beladung mit einer Stromdichte von 110 ;LA/cm2
(Abbildung 12 i;) gestartet. Bei der ersten Wasserstoffbeladung einer Probe wirken reversible

und irreversible Fallen. Die Proben-Erstbeladung diente zur Sattigung irreversibler Fallen,
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sodass fur die Ermittlung des Diffusionskoeffizienten nur mehr die Wirkung reversibler Fal-
len eingeht [63, 93, 94, 96, 104].

Nachdem sich nach der Erstbeladung ein konstanter Permeationsstrom eingestellt hatte,
erfolgte eine Veranderung der Stromdichte um Abbau- bzw. Aufbaukurven bei 27 °C zu ge-
nerieren, welche nur noch durch reversible Fallen beeinflusst sind. AnschlieRend wurde die
Temperatur auf 40 °C bzw. im Weiteren auf 60 °C erhoht; bei jeder Temperatur wurden drei
Aufbau- und Abbaukurven erfasst. Die Stromdichte fir die Aufbaukurven betrug maximal
2,2 mAlcm? (Abbildung 12, iaf) bei 27 °C, fiir hohere Temperaturen wurde die Belade-
stromdichte verringert. Die Stromdichte fir die Abbautransienten wurde mit 37 pA/cm? ge-
wahlt (Abbildung 12, iy). Die Verringerung der Stromdichte fiir die Abbautransienten auf
0 pA/cm? wiirde erwarten lassen, dass das Stromsignal der Abbautransiente auf den Blind-
stromwert fallt, sofern die Effusionswirkung irreversibler Fallen vollkommen ausgeschlossen
ist. Vorversuche zeigten jedoch, dass sich das Stromsignal in diesem Fall stark verzdgert ein-
pendelt und daher die Abbaukurven mit den Aufbaukurven nicht korrelieren. Dies weist auf
eine Wasserstoffeffusion aus irreversiblen, hoherenergetischen Fallen hin. Um irreversible
Fallen auch wahrend der Bildung der Abbautransienten weiterhin gesattigt zu halten, wurde

fur die Abbautransienten an der Beladeseite eine Stromdichte von 37 pA/cm? eingestellt.

(R

jeweils 3 Aufbau- und

Abbautransienten bei
lox 27 °C, 40 °C, 60 °C

iy = 110 pAlem? | iy > 110 pAlem?
J

[/

Blindstrom- Erstbeladung | Aufbau-, t
erfassung Abbautransienten

Abbildung 12: Verlauf der Beladestromdichte i und des gemessenen Stroms I, bei den Diffusionsmessungen.

ian = 37 uAlcm®

Da bei langen Messzeiten die Gefahr besteht, dass aus der Oxidationszelle Natronlauge in die
Kaliumchloridlésung der Bezugselektrode diffundiert und sich damit das Oxidationspotential
verandert, wurde fir jede neu eingebaute Probe der Kaliumchloridelektrolyt der Bezugselekt-

rode ausgetauscht.
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3.6.4 Auswertung der Diffusionsmessergebnisse

Mittlere Probendicke: Die Diffusionsproben wurden vor der Palladinierung geschliffen. Da-
zu war es erforderlich, die Proben auf einen Probenhalter einer Einspindel-Poliermaschine
aufzukleben. Aufgrund der Nachgiebigkeit des Klebstoffes kam es zu geringen Dicken-
schwankungen tber die Probenflache; daher musste fur die Auswertung der Diffusionsmes-

sungen eine mittlere Probendicke ermittelt werden. Bei einer konstanten Wasserstoffkonzent-

ration c;, an der Beladeseite ergibt sich fiir einen Teilbereich der Probe mit der Oxidationsfla-

che Ay ( ZAk = A, ) im stationéren Permeationszustand die Stromdichte i(A )= FDc,/d,
k

(siehe (33) und (35)), d ist die Probendicke dieses Teilbereichs der Probe. Zwischen dem

gemessenen Oxidationsstrom Iy im stationdren Permeationszustand, der Stromdichte des

Teilbereichs und der mittleren Probendicke dn, besteht der Zusammenhang

oo = Si(AA, = FDC; 2 ~FDC/ A, /. ©3)
k k Kk
a b
Mit (93) ergibt sich aus den Termen a und b fur die mittlere Probendicke
.
"> Ald (94)
k

Fur die Bestimmung der mittleren Probendicke wurde fur die Reihe in (94) die Wasserstoff-
austrittsflache (Oxidationsflache) der Probe in 17 Teilbereiche unterteilt und die Dicke flr
jeden Teilbereich mit einer Bligelmessschraube durch je einen Messpunkt erfasst.
Diffusionskoeffizient: Bei jeder Temperatur wurde der effektive Diffusionskoeffizient flr
mindestens drei Abbautransienten ermittelt. Im Abschnitt 2.9.2 wurden drei Mdglichkeiten
zur Ermittlung von Des vorgestellt. Die Verwendung der Durchbruchzeit t, zur Bestimmung
von Des (siehe (50)) bedarf des Anlegens einer Tangente in den Wendepunkt der Transiente.
Da der Wendepunkt in den Transienten nur ungenau feststellbar ist und fehlerhaft angelegte
Tangenten starke Auswirkungen auf t, und zufolge (50) auf den Diffusionskoeffizienten ha-
ben, wurde die Anwendung von (50) bzw. der Durchbruchzeit verworfen. Die Ermittlung von
Des; erfolgte daher tber alle Messungen mit der ,, Time-Lag“-Methode durch Anwendung von
(51).

Berechnung der Enthalpie und der Dichte reversibler Fallen: Zur Berechnung der effektiven
Fallendichte Nef und der Bindungsenthalpie von reversiblen Fallen AH; wurde (90) ange-
wandt. Die Berechnung von Nes und AH; beruht damit auf einer Konzentrationsunabhéngig-
keit von Desr. ZUr Anwendung von (90) ist der Diffusionskoeffizient fir Wasserstoff D, im
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idealen Eisengitter erforderlich. Die Literaturwerte fur D, streuen. In [120] wird flr den Dif-
fusionskoeffizienten von Wasserstoff in a-Eisen eine GréBenordnung von 10 ° cm?/s angege-
ben. Brass und Collet-Lacoste [121] geben fir den Wasserstoffdiffusionskoeffizienten D, bei
Reineisen Werte von 4-10°° cm?/s bis 8:10° cm?/s an (bei 20 °C). Zakroczymski [95] hat an
Armco-Eisen bei 25 °C Diffusionskoeffizienten von 7,3:10° cm%s bis 7,7-10° cm%/s gemes-
sen, Addach et al. [122] ermittelten an Reineisen bei 25 °C einen Diffusionskoeffizienten von
5,8:10°° cm?/s. Hadam und Zakroczymski [17 in 68] geben fiir den Diffusionskoeffizienten
bei fehlerfreiem Eisen 1,28-:10* cm?/s bei 25 °C an. Kiuchi und McLellan [123] empfehlen
als Ergebnis einer umfangreichen Analyse von publizierten Diffusionskoeffizienten im Tem-
peraturbereich zwischen —40 °C bis 80 °C Dy = 7,23-10 *exp(-5,69kJ/mol/RT) cm?/s bei a-
Eisen. Riecke und Bohnenkamp [104] flihrten Diffusionsmessungen an rekristallisiertem a-
Eisen durch und geben D, = (5,1+0,6)-10 “*exp(—(4,1520,3)kJ/mol/RT) cm?/s fur den Diffusi-
onskoeffizienten an; die Ergebnisse von Riecke und Bohnenkamp [104] werden in zahlrei-
chen Literaturstellen fur D_ herangezogen [30, 63, 64, 92, 93, 96]. Fur die Berechnung der
effektiven Fallendichte und der Bindungsenthalpie von reversiblen Fallen wurde in dieser
Arbeit der von Riecke und Bohnenkamp [104] ermittelte mittlere Diffusionskoeffizient ver-
wendet, D. = 5,1-10 “exp(~4,15kJ/mol/RT) cm?s.

3.7 Wasserstoffbeladung der Lochzugproben, Langsam- und
Schnellzugproben

Fur die Lochzug-, Langsam- und Schnellzugversuche wurde der Wasserstoff elektrochemisch
vor der mechanischen Belastung in die Probe eingebracht. Die Beladeparameter sind in Tabel-
le 5 angegeben. Die kathodische Wasserstoffbeladung erfolgte bei Raumtemperatur, Titan-

Iridiumelektroden dienten als Anoden.

Tabelle 5: Randbedingungen fir die elektrochemische Wasserstoffbeladung.

Versuch Elektrolyt Stromdichte Beladezeit
10 min
Lochzugversuch 1 N H,S0, mit -
. 2 30 min
10 mg/l Thio- 10 mA/cm -
Langsamzugversuch harnstoff 30 min
Schnellzugversuch 30 min

Falsch gewéhlte Randbedingungen (Elektrolyt, Rekombinationshemmer, zu hohe Beladezeit
bzw. Stromdichte) bei elektrochemischer Wasserstoffbeladung koénnen zu Oberflachen-

schaden an Proben fuhren; unter der Oberflache bilden sich blasenférmige Aufreifiungen,
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sogenannte Blister [35, 48, 72, 124-126]. Liegen unter der Oberflache sehr hohe Wasserstoff-
konzentrationen vor, so kann sich molekularer Wasserstoff entwickeln, diese Gasanreiche-
rungen fihren zur Bildung von AufreiBungen, die sich durch Beulen an der Oberflache &ul3ern
[35, 124]. Ist der Wasserstoffabsorptionsstrom im oberflachennahen Bereich der Probe hoher
als der durch die Diffusivitat begrenzte Wasserstoffstrom in das Innere der Probe, so tritt
oberflachennah eine Ubersattigung mit Wasserstoff auf. Als Konsequenz bildet sich moleku-
larer Wasserstoff unter der Oberflache; dadurch entstehen Blister [126]. Diese Aufreilungen
bzw. Beulen kénnen mehrere Mikrometer grofl3 sein. Abbildung 13 a zeigt Blister an einem
ULC Stahl [125]. Die Aufreilungen stellen Kerben dar und verandern die oberflachennahen
Spannungen an den Proben, was bei Zugversuchen zum Abfall mechanischer Kennwerte, wie
der Zugfestigkeit und der Bruchdehnung, fihren kann [48, 126]. Bei einer elektrochemischen
Beladung gilt es daher, Blisterbildung durch geringe Stromdichten und Wasserstoffbeladezei-
ten zu vermeiden.

Lochzug-, Schnell- und Langsamzugproben der vier Stahltypen verschiedener Legie-
rungen wurden mit den Parametern nach Tabelle 5 wasserstoffbeladen und Querschliffe der
Proben im REM auf AufreiBungen uberprift. Bei keiner Probe waren oberflachennahe Auf-
reiBungen nachweisbar (siehe Abbildung 13 c). Die angewandte Beladestromdichte von
10 mA/cm? scheint beim verwendeten Elektrolyt und den gewahlten Beladezeiten keine Blis-
ter zu initiieren. Ein Versuch an Blechen des Stahltyps CP1400 (die Oberflache der Bleche
wurde mit einem Schleifpapier mit einer Kérnung von 1200 geschliffen) zeigte selbst nach
14 h Beladung mit der nach Tabelle 5 gewéhlten Stromdichte und dem Elektrolyt keine Blis-
ter an der Oberflache (vgl. Abbildung 13 a und Abbildung 13 b). Blisterbildung kann daher

bei den gewdhlten Beladebedingungen fiir die untersuchten Stahle ausgeschlossen werden.

u - ' _ b) Oberflache eines geschliffenen ¢) Querschliff an einer Lochzugprobe
a)ngtt’g[if;";‘g:‘iiﬁ'snffzgf g‘fg]"s Bleches des Stahls CP1400, Stahl DP1200, Beladezeit 30 min,
' e Beladezeit 14 h, 10 mA/cm? 10 mA/cm?

Abbildung 13: a) Blister an einem ULC-Stahl; aus [125, S. 819]. REM-Bild der Oberflache (b) und Querschliff
(c) von in 1IN H,SO,4 mit 10 mg/l Thioharnstoff wasserstoffbeladenen Proben. Die weien Flecken im Substrat in
Abbildung c) sind unzureichend entfernte, vom Polieren des Querschliffs stammende Siliziumoxide.
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3.8 Standzeitversuche mit Lochzugproben (IHE)

Fur die Lochzugversuche wurden nach dem Glihen in Schwefelsdure gebeizte Bleche in ei-
nem alkalischen Reiniger entfettet und nochmals in 25 m% HCI mit 5 g/| Hexamethylentet-
ramin als Beizinhibitor gebeizt. Anschlielend erfolgte die Lagerung der Bleche in einem
Exsikkator. VVor der Wasserstoffbeladung wurden die Bleche nochmals alkalisch gereinigt
und fur 30 s in 36 m% HCI mit 10 g/l Hexamethylentetramin gebeizt. Anschlielend erfolgte
die Wasserstoffbeladung gemal? Tabelle 5. Um die Effusion des eingebrachten Wasserstoffs
zu vermeiden, wurde unmittelbar nach der Wasserstoffbeladung auf beiden Seiten der Bleche
mit einem Labor-Verzinkungssimulator elektrochemisch eine 8 um dicke Zinkschicht aufge-
bracht. Diese hat eine stark verringerte Wasserstoffpermeabilitdt und verhindert damit die
Wasserstoffeffusion [28, 127-129]. Die Oberflachenverzinkung entspricht einem typischen
Schritt der Behandlung von Blechen fir Automobilanwendungen, welche aufgrund vorlau-
fender Prozessschritte mit Wasserstoff beladen sein kénnen (siehe 2.2.1). Die Verzinkung
erfolgte mit dem gleichen Industrie-Zinkelektrolyt auf der Basis von in Schwefelsdure gel6s-
tem Zink, der auch fir die elektrolytische Verzinkung von Blechen bei voestalpine verwendet
wird. Die Stromdichte betrug 800 mA/cm? bei einer Elektrolytstrémungsgeschwindigkeit von
3 m/s, die Verzinkungsdauer je Seite betrug 20 s. Nach dem beidseitigen Verzinken der Ble-
che wurden mit einer Schlagschere Streifen abgeschnitten und entsprechend der Lochzugge-
ometrie nach SEP 1970 [130] Locher eingestanzt (Abbildung 14 a). Ein Zentralloch
(220 mm) dient bei den Lochzugproben als Lochkerbe; die beiden duRReren Locher sind zur
Justierung der Probe im Spannwerkzeug notig. Die Langsachsen der Lochzugproben lagen
quer zur Walzrichtung. Nach dem Stanzen erfolgte die Lagerung der fertigen Proben in flis-
sigem Stickstoff. Durch Druckluft konnten die Proben vor dem Aufbringen der Priiflast rasch
auf Raumtemperatur erwarmt werden. Die nicht weiter nachbearbeiteten, unverzinkten
Schnitt- und Stanzkanten der Probe simulierten die reale Anwendung von Blechen in der Au-
tomobilfertigung.

Die Spanneinheit (siehe Abbildung 14) besteht aus einem Stitzring, einem fixierten
Spannfutter darin und einem verschiebbaren, mit einer Gewindespindel zum Stitzring ver-
bundenen Spannfutter. Durch das Verdrehen der Gewindespindel kommt es zum Verschieben
des mobilen Spannfutters bzw. zum Dehnen der Lochzugprobe und gleichzeitig zum radialen
Verzerren des Stitzrings. Die radiale Verzerrung des Stitzrings ist proportional zur Proben-
prifkraft, die radiale elastische Nachgiebigkeit des Stutzrings in Abhangigkeit der Prifkraft
ist aus Kalibrierungen bekannt. Mit einer Messuhr werden die Verzerrung des Stitzrings und
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damit die Prifkraft eingestellt. Konische Spannbacken dienen zur kraftschliissigen Ubertra-
gung der Prifkraft auf die Lochzugprobe. Beim Versagen der Lochzugproben entspannen sich
die elastisch verzerrten Stitzringe, was zur Unterbrechung eines induktiven Messaufnehmers
fihrt und ein analoges Zeiterfassungsgerét stoppt. Die Prifkraft wurde so gewdhlt, dass die
Nennspannung on im Kerbquerschnitt 100 % der 0,2 % Dehngrenze Ry entsprach. Vorver-
suche mit unbeladenen Proben zeigten, dass bei Proben mit sehr hohem Streckgrenzenver-
héltnis (Rpo.2/Rm) bei einer Belastung mit on = Rpo2 aufgrund der Kerbwirkung des Kerblochs
mitunter wahrend der Lastaufbringung ein Bruch eintritt. Daher wurde in Anlehnung an
Thiessen et al. [71] flr Proben mit einem Streckgrenzenverhaltnis Ry 2/Rm > 0,9 die Priflast
so verandert, dass die Nennspannung oy 80 % der Zugfestigkeit Ry, entsprach. Fur die Streck-
grenze bzw. Zugfestigkeit wurde ein Mittelwert aus zwei Querzugproben (Zugprobe siehe
3.2) herangezogen. Entsprechend SEP 1970 [130] galt eine Probe als Durchlaufer, wenn in-
nerhalb von 96 h kein Bruch eintrat.

Induktive Zeiterfassung

- Spannfutter
15 \
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Abbildung 14: a) Geometrie der Lochzugprobe, b) Aufbau der Spanneinrichtung fur die Lochzugversuche.

Fur jeden Stahltyp aller Legierungen und fur jede Wasserstoffbeladezeit wurden mindestens
drei wasserstoffbeladene Lochzugproben getestet. Parallel dazu wurde fur jeden Stahltyp je-
der Legierung zusatzlich eine wasserstofffreie Lochzugprobe belastet, um auszuschlieRen,
dass die gewahlte Pruflast ohne Wasserstoffeinfluss durch die Kerbwirkung des Zentrallochs
und Vorschadigung der Schnitt- und Stanzkanten zum Versagen flhrt. Alle ohne Wasser-
stoffeinfluss gepriften Proben waren Durchldufer. Dies garantiert, dass das Versagen der

wasserstoffbeladenen Proben ein wasserstoffinduziertes Phanomen ist.
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3.9 Standzeitversuche mit Bligelproben ausgelagert in
NH,SCN (HEE)

Fur die HEE-Versuche wurden aus gegluhten, in Schwefelsédure gebeizten Tafeln entspre-
chend SEP 1970 [130] Streifen nach Abbildung 15 b hergestellt. Die Langsachsen der Strei-
fen lagen quer zur Walzrichtung. Bei allen Proben wurden die Langskanten mit einer Schleif-
scheibe mit einer Kérnung von 60 geschliffen. AnschlieRend wurden die Bleche alkalisch im
Ultraschallbad gereinigt, in 25 m% HCI mit 5 g/l Hexamethylentetramin gebeizt und umge-
formt. In Abbildung 15 a ist eine fertige Bligelprobe dargestellt. Die Prozessschritte beim
Umformen des Blechstreifens zur Bugelprobe kdnnen unterteilt werden in: 1) Umformen des
Blechstreifens unter Verwendung eines Drei-Punkt-Biegewerkzeuges mit Umformschwert
und zwei Auflagern, 2) Einsetzen der Isolierscheiben in die Lécher, 3) Verspannen der Flan-
sche mit Schraube und Multter (sodass beide Schenkel der Probe parallel ausgerichtet sind), 4)
Entfernen des Biegeschwertes und Ausbau der verspannten Probe. Die aus Polytetrafluorethy-
len hergestellten Isolierscheiben dienen zur Trennung von der Verschraubung und der Probe,
um bei der Auslagerung eine Kontaktkorrosion zu unterbinden. Die Lagerung der Proben

nach dem Umformen erfolgte im Exsikkator.

Probe
Schenkel /\ / 120

Isolierscheiben
/ ; : [
- - y

\
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Abbildung 15: Geometrie der Bligelproben fiir HEE-Tests. a) Probe im verspannten Zustand, b) Probenrohling
vor dem Biegen.

Vor der Auslagerung der Proben im wasserstoffbildenden Medium erfolgte eine nochmalige
Reinigung in einem alkalischen Bad sowie in Aceton im Ultraschallbecken. Die Proben wur-
den anschlielend in einer Losung aus 20 m% Ammoniumthiocyanat (NH4SCN) bei
50 £ 2 °C ausgelagert. Es wurden jeweils 16 Proben in 2 Liter Losung in einem verschlosse-
nen GlasgefaR mit Dimroth-Laborkihler exponiert; die Beheizung erfolgte entweder (iber eine
Heizplatte oder im Wasserbad. Die gesamte Oberflache jeder Probe war vollstdndig mit der

Ammoniumthiocyanatlosung bedeckt. Zur Uberwachung der Badtemperatur dienten Queck-
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silberthermometer. Die Bugelproben verblieben bis zum vollstdndigen Bruch der Probe im
Bad. Die Proben wurden intervallweise aus dem Bad genommen und auf Schadigung inspi-
ziert. In Anlehnung an SEP 1970 [130] galten Proben ohne Rissbhildung nach 720 h als Durch-
laufer und beziiglich Wasserstoffversprodung im gewéhlten Medium als unsensibel.

Ammoniumthiocyanatldsungen werden h&ufig sowohl zur Wasserstoffbeladung als
auch in HEE-Tests als korrosives Medium verwendet [86, 131-137]. Losungen aus NH,;SCN
bieten im Vergleich zu HCI-Lésungen den Vorteil eines weit geringeren Materialabtrages
[134]. Takagi und Toji [134] verglichen den Masseverlust von Bligelproben eines Dualpha-
senstahls in einer HCI-L6sung und in einer 20 m% NH4SCN-L6sung. In der HCI-Lésung mit
dem pH-Wert 1 betrug der Masseverlust nach 72 h 17 %, in der NH,;SCN-L6sung nach 96 h
nur 0,08 %. Bei HCI-L6sungen kann das Problem auftreten, dass wasserstoffinduzierte Risse
durch den Materialabtrag wieder entfernt werden und damit nicht wachsen kénnen [134].

Der pH-Wert der 20 m% NH;SCN-L6sung bei 50 °C betrug vor der Probenauslagerung
4,3 +0,2. Nach 24 h Exposition der Proben stieg der pH-Wert auf 6 und betrug tber die ge-
samte Versuchsdauer 6 £ 0,3. Die gemessenen pH-Werte stimmen mit den Messergebnissen
aus den Auslagerungsversuchen von Spannstahlen [136] Uberein. In der sauren Ammonium-
thiocyanatlosung findet eine Redox-Reaktion durch anodische Auflésung der Metalle und
eine Reduktion der freien Wasserstoffionen statt [136]

VFe — % Fe* +e | (95)

H"+e —H. (96)
Die saure Losung stellt sich infolge der Dissoziation von NH4;SCN ein. Durch die Redox-
Reaktion ist atomarer Wasserstoff an der Probenoberflache verfligbar und kann von der Probe
ad- und absorbiert werden. Rontgenbeugungsmessungen zeigten, dass sich an der Probenober-
flache von Spannbetonstédhlen komplexe Zyanide, wie CuzFe(CN)s, CUCN, Fes[(FECN)sg]s
und FesMn(CN)g, bilden. Diese Zyanide deuten auf den Zerfall des CNS -lons bei Kontakt
mit Metall und auf die Bildung eines CN -lons hin [136].

Um bei den ausgelagerten Bugelproben verschiedene Dehnungen zu simulieren, wurden
je vier Proben mit Biegeradius 8 mm und 10 mm fiir jeden Stahltyp aller Legierungen ausge-
lagert. Die Tangentialdehnung in den Bligelproben berechnet sich mit [138]

g=InA+y/p). (97)
In (97) sind p der Krimmungsradius der neutralen Faser und y der Abstand von der neutralen
Faser in radialer Richtung. Die maximale Zug-Tangentialdehnung an der Probenoberflache
kann ohne Bericksichtigung etwaiger elastischer Ruickfederungen und Nachgiebigkeiten wéh-

rend des Umformvorganges mit emax = In{1 + tg/(2Rg + tg)} berechnet werden, Rg ist der Ra-
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dius des Biegeschwertes und tg die Blechdicke (tg = 1 mm). Die maximale Zug-Tangential-
dehnung emax an der Probenoberflache betragt bei Rg =8 mm 5,7 % bzw. bei Rg =10 mm
4,7 %.

3.10 Langsam- und Schnellzugversuche

3.10.1Untersuchte Kennwerte

Um den Einfluss der Belastungsgeschwindigkeit bzw. der Dehnrate auf die VVerdnderung me-
chanischer Kennwerte (Rpo.2, Rm, A, volumenspezifische Brucharbeit W) wasserstoffbelade-
ner Proben zu erheben, wurden an den vier Stahltypen der nicht mikrolegierten Schmelze und
der Schmelzen mit hdchstem Mikrolegierungsgehalt Langsam- und Schnellzugversuche
durchgefihrt. Die volumenspezifische Brucharbeit, W, kann aus den technische-Spannung-
Dehnungdiagrammen bei einachsigem Zugversuch abgeleitet werden und ist ein MaR fir die

Duktilitat des Werkstoffes. Die volumenspezifische Brucharbeit der Proben berechnet sich

mit
AIBruch AIBruch EBruch
I e 1 (98)
0 Ab IO 0 I0 0

3.10.2 Langsamzugversuche

Fur die Langsamzugversuche wurden Sonderzugproben mit einem vergroRerten Verhéltnis
Kopfbreite/Probenbreite verwendet, siehe Tabelle 6. Um sicherzustellen, dass die Proben im
Schaft und nicht am Ubergang Schaft/Kopf reiRen, wurden alle Zugproben tailliert hergestellt.
Die Proben wurden aus gegliihten, in Schwefelsdure gebeizten Blechstreifen geschnitten, der
Schaft wurde erodiert. Die Langsachsen der Zugproben verliefen parallel zur Walzrichtung.
Nach einer alkalischen Reinigung der Zugproben erfolgte nochmals ein Beizen in 25 m% HCI
mit 5 g/l Hexamethylentetramin. AnschlieBend lagerten die Proben im Exsikkator. VVor der
Wasserstoffbeladung wurden die Probenkdpfe mit einem sdurefesten Klebeband isoliert, die
Bleche nochmals alkalisch gereinigt, fir 30 s in 36 m% HCI mit 10 g/l Hexamethylentetramin
gebeizt und geméll den Parametern der Tabelle 5 wasserstoffbeladen. Die Isolierung diente
dazu, die Wasserstoffbeladung auf den Schaft der Probe zu konzentrieren. Nach der Beladung
erfolgte sofort ein Verzinken der Proben im Becherglas, um die Wasserstoffeffusion zu unter-

binden [28, 127-129]. AnschlieRend wurden die Proben in flussigen Stickstoff eingelagert und
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erst kurz vor dem Zugversuch mit Druckluft auf Raumtemperatur erwdrmt. Die Langsamzug-
versuche erfolgten mit einer Dehnrate de/dt von 1.10° s in einer Priifmaschine der Firma
,»Messphysik®, Typ ,,Beta 200, an der Fachhochschule Wels, Obergsterreich. Die Langsam-
zugversuche wurden damit im Vergleich zu den Standardzugversuchen nach 1SO 6892, Teil 1
[106], 50-fach bzw. 417-fach langsamer durchgefiihrt. Fur jeden Stahltyp der Legierungen

wurden eine wasserstoffbeladene und eine unbeladene Langsamzugprobe geprdift.

Tabelle 6: Geometrie der Langsamzugproben, Mafe in mm.

Langsamzugproben
Breite b 10 + 0,025
Kopfbreite bx 28+0,5
Ubergangsradius R 35+0,5
Versuchsléange I, 60+0,5
Gesamtlénge Iy 250+1
Messlange I, 50

Aufgrund der Probengrolie erfolgte die Verzinkung im Becherglas und nicht im Labor-
Verzinkungssimulator. Da im Becherglas mit geringeren Stromdichten und fehlender Stro-
mung des Zinkelektrolyten gearbeitet werden muss, war die Anwendung des groRtechnischen
Elektrolyts unmaglich. Es zeigte sich, dass bei fehlender Stromung nur durch den Einsatz von
organischen Zusétzen, welche die Benetzbarkeit der zu verzinkenden Oberfl&dche verbessern,
eine dichte Zinkschicht an den Schnittkanten und Oberflachen der Zugproben erzielt werden
kann. Der verwendete Elektrolyt fur die Verzinkung von Langsamzugproben bestand aus
53 g/l Zinkchlorid, 176 g/l Kaliumchlorid und 25 g/l Borséure, geldst in warmem Wasser. Der
pH-Wert des Elektrolyten betragt 5,0 bis 5,3. Als organische Beimengungen wurden 34,2 g/l
des von der Firma ,,Atotech empfohlenen Zusatzes ,Zylite HT* (Natriumalkylphenol-
polyglycolethersulfat) und 1 g/l ,,Zylite HT Glanzzusatz* (Isopropylglykol, Benzylidenaceton,
Natriumalkylphenolpolyglycol-ethersulfat) zugefiigt. Die Verzinkung erfolgte bei Raumtem-
peratur mit 40 mA/cm? und einer Verzinkungsdauer von 15 min, fir die Gegenelektroden
wurde Reinzink verwendet. Die sich nach 15 min einstellende Zinkschicht mit einer Dicke
zwischen 10 um und 16 pm war dicht geschlossen, festhaftend, blasenfrei und wies eine ho-

mogene Dicke auf.

3.10.3Schnellzugversuche

Die Probengeometrie fiir die Schnellzugversuche entsprach einer Sonderzugprobe nach SEP
1230 [139] (siehe Abbildung 16). Die Proben wurden aus geglihten, in Schwefelsaure gebeiz-
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ten Blechstreifen geschnitten, der Schaft und die Lécher wurden erodiert, die Langsachsen der
Zugproben lagen parallel zur Walzrichtung. Nach der mechanischen Fertigung erfolgten eine
alkalische Reinigung, Beizen in 25 m% HCI mit 5 g/l Hexamethylentetramin und wiederum
alkalisches Reinigen. Anschliefend wurden die Proben mit einem Trockenmittel vakuumver-
packt und dem Prufinstitut zugesandt. Die Entnahme der Proben aus der Vakuumverpackung
erfolgte unmittelbar vor der Wasserstoffbeladung und die Proben wurden nochmals mit Ace-
ton im Ultraschallbad gereinigt. Um die Wasserstoffbeladung auf den Probenschaft zu kon-
zentrieren, wurden die Probenkdpfe mit einem sdurefesten Klebeband isoliert. AnschlieRend
wurden die Proben gemall den Parametern der Tabelle 5 wasserstoffbeladen. Nach der Bela-
dung lagerten die Proben sofort in flissigem Stickstoff und wurden erst unmittelbar vor der
Zugprufung mit Druckluft auf Raumtemperatur erwarmt, sodass eine Verzinkung der Proben-
oberflache nicht notwendig war. Der Zeitraum vom Erwarmen der Probe bis zur Beendigung
der Zugprifung betrug maximal 6 Minuten. Die Zugprifungen fanden an einer 100 kN
SchnellzerreiBmaschine mit einer Dehnrate de/dt von 20 s an der Materialpriifanstalt der
Universitat Stuttgart statt. Im Vergleich zu den Standardzugversuchen nach 1SO 6892, Teil 1
[106], entsprach dies einer Erhéhung der Dehnrate um das 4.800-Fache bzw. 40.000-Fache.
Wie bei den Langsamzugversuchen wurden fir jeden Stahltyp der Legierungen eine wasser-

stoffbeladene und eine unbeladene Schnellzugprobe gepriift.
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Abbildung 16: Geometrie der Schnellzugproben nach MPA Stuttgart, SEP 1230 [139].
Prufquerschnitt: 1 x 10 mm?, Messlange I, = 20 mm.

Aufgrund der hohen Dehnrate sind Schnellzugprifungen maschinentechnisch und messtech-
nisch sehr aufwendig. Messtechnisch sind die kleinen Versuchszeiten im Bereich einiger Mik-
rosekunden problematisch, maschinentechnisch hingegen treten massendynamische Effekte
auf. H&aufig werden zur Beschleunigung der Zugkolben Vorlaufstrecken verwendet, um die
Dehnrate Uber groRe Kolbenwege konstant zu halten. Nach dem Einkoppeln der Probe kommt
es zum Aufschwingen des Antriebs- und Messstranges. Gute Messergebnisse werden dann
erzielt, wenn die sich nach dem Einkoppeln einstellende Schwingung eine hohe Frequenz,
eine geringe Anfangsamplitude und eine hohe Ddmpfung aufweist. Steife Probeneinspannun-
gen mit geringer Masse erhéhen die Frequenz. Gummielemente dampfen die Schwingung,

vermindern jedoch die Anfangsdehnrate im Versuch. Der Werkstoff, im Speziellen das
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Streckgrenzenverhaltnis, beeinflusst die Schwingungsddmpfung. Eine hohe Verfestigung und
ein niedriges Streckgrenzenverhaltnis erhdhen die Dampfung. Die Bestimmung des Kraftsig-
nals erfolgt Uber eine Piezoquarz-Kraftmessdose an der Prifmaschine, Uber eine DMS-
Kraftmessdose an der Einspannung flr die Zugprobe oder Uber DMS, aufgebracht am Kopf
der Zugprobe. Auch bei der Dehnungsmessung ist eine moglichst probennahe Aufzeichnung
sinnvoll. Anstelle des global aufgezeichneten Kolbenwegsignals ist eine lokale Wegsig-
nalaufzeichnung mit einem optischen Extensometer oder mit an der Probe angebrachten DMS
zielfuhrend. Die globale Dehnungsermittlung aus dem Kolbenwegsignal enthalt unerwiinschte
Einflusse aus schwingenden und gedampften Massen im Belastungsstrang [140, 141].

Die hydraulisch betriebene Sonderprifmaschine der Materialpriifanstalt der Universitat
Stuttgart kann durch ihr Steuerkonzept und durch die verwendeten Hochleistungs-Hydraulik-
servoventile die hohe Dehnrate Uber grofle Dehnungsbereiche konstant halten. Die Deh-
nungsmessung erfolgte mit einem elektro-optischen Extensometer. Dabei wird die Bewegung
zweier farbiger Kontrastiibergénge (schwarz-weil?) in ein elektrisches Signal umgesetzt. Eine
schwarz-weil3-karierte Klebefolie markierte die Messlange lp = 20 mm. Fir die Kraftmessung
wurden mit DMS versehene Bleche mit der Probe verbunden, sodass eine probennahe Kraft-
messung moglich war. Durch die Verwendung von zwei DMS konnten auftretende Biege-
schwingungen aus dem Kraftsignal durch Mittelung entfernt werden. Die Aufzeichnungsrate
betrug 1 MHz.
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Kapitel 4

Ergebnisse

4.1 Mechanische Eigenschaften und Mikrostruktur der un-
tersuchten Stdhle

Zur Einstellung der Stahltypen mit den jeweiligen Festigkeiten nach Tabelle 3 bei allen 18
Legierungen (eine nicht mikrolegierte- und 17 mikrolegierte Schmelzen) wurden die Tempe-
ratur-Zeitverlaufe nach Abbildung 17 verwendet. Um bei allen Legierungen die vier Stahlty-
pen und die jeweiligen Festigkeiten zu erhalten, war eine legierungsspezifische Anpassung
der Kihlrate C;; (CP1400, CP1200, DP1200), der Haltetemperatur T,, (CP1200), der Ab-
schrecktemperatur Ty (CP1200, DP1200) und auch der Anlasstemperatur Ty, und -zeit ta,
(TM1400) nétig. Diese Gluhparameter wurden derart angepasst, dass die Festigkeit des jewei-
ligen Stahltyps von der Sollfestigkeit maximal um +100 MPa abwich. Das Austenititisieren
erfolgte bei allen Legierungen und fir alle Stéhle bei einer Gliihtemperatur T, = 850 °C und
einer Haltezeit t, = 120 s; zufolge des Abschatzungsmodells fiir Acz nach Kasatkin et al. [142]
sind bei dieser Temperatur alle Legierungen vollstandig austenitisiert. Die gewahlte Auste-
nitisierungstemperatur von 850 °C entspricht der in der Praxis angewendeten Glihtemperatur
zur grofltechnischen Herstellung von AHS/UHS-Stahlen.

Fur den Stahltyp CP1400 wurde nach dem Austenitisieren je nach Legierung mit einer
Rate zwischen 80 K/s bis 100 K/s abgekihlt. Nach dem Erreichen einer Temperatur von
500 °C wurde bei allen Legierungen die Kihlrate kontinuierlich gesenkt. Beim Stahltyp
CP1200 betrug die Standardkihlrate nach dem Austenitisieren 100 K/s. Diese Kihlrate wurde
bei den mit Vanadium bzw. Molybdén legierten Schmelzen auf bis zu 30 K/s und bei den mit
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Bor legierten Schmelzen auf bis zu 10 K/s verringert. Beim Stahltyp CP1200 erfolgte in Ab-
hangigkeit der Legierung zwischen Ty, = 225 °C und Toa = 275 °C fir t,s = 600 s ein isother-
mes Halten. Die Standardkihlrate beim Stahltyp DP1200 betrug 0,5 K/s, abgeschreckt wurde
je nach Legierung zwischen T4 =600 °C und T4 =550 °C. Um den Dualphasenstahl bei den
mit Molybdan legierten Schmelzen einzustellen, wurde die Kihlrate auf bis zu 0,1 K/s verrin-
gert. Fur den Dualphasenstahl der Schmelze mit htchstem Borgehalt wurde ein anderer Gliih-
verlauf angewandt: Nach dem Austenitisieren erfolgte zuerst ein Kihlen mit 90 K/s auf
600 °C, dann ein isothermes Halten fur 300 s, und anschlieend wurde abgeschreckt. Der
Stahltyp TM1400 wurde durch Abschrecken in Wasser (,,wq‘) nach dem Austenitisieren und
Anlassen zwischen T4, = 230 °C und T4, = 300 °C fir ta, = 60 s eingestellt.

CP1400 CP1200
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/ Bainit / Bainit
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a o b -
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T, — ! —
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wq Tan, tan \WQ

t
Abbildung 17: Verwendete Glilhzyklen zum Einstellen der vier Stahltypen.

~Y

Fur nahezu alle Legierungen konnten die gewunschten Stahltypen und Festigkeiten erreicht
werden; nur beim Stahl CP1400 der Legierung mit 0,081 m% Titan wurde die Zielfestigkeit
unterschritten. Die mechanischen Eigenschaften der vier eingestellten Stahltypen bei den un-
terschiedlichen Legierungen sind in Tabelle 7 und Tabelle 8 dargestellt (Mittelwerte aus zwei

Langszugproben).
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Tabelle 7: Mechanische Eigenschaften der Stahle DP1200 und CP1200 (Léngszugproben).
RA = Restaustenitgehalt, vol%. ,,n. m.« bedeutet nicht mikrolegierte Basisschmelze.

Legierung DP1200 CP1200
m% Rm, MPa Rpoo MPa Ay, % Ay, % RA Rm, MPa Rpo2, MPa Az, % Ag, % RA
n. m. - 1.232 634 10,1 7,5 0,2 1.212 985 11,0 5,3 2,8
0,025 1.226 629 10,2 8,0 0,7 1.213 949 11,3 57 4,0
Nb 0,05 1.225 628 10,6 8,0 0,7 1.223 928 11,4 5,8 4,9
0,048 1.209 608 11,1 7,4 0,6 1.233 1.068 9,4 3,8 1,2
\ 0,126 1.238 648 11,4 8,0 0,7 1.160 971 10,4 4,6 5,6
0,166 1.239 651 11,5 7,9 0,5 1.183 1.004 10,0 4,3 3,8
0,05 1.212 631 12,1 8,1 0,4 1.217 923 11,8 5,8 5,8
Mo 0,148 1.219 675 9,8 7,1 14 1.211 868 11,2 5,6 6,5
0,235 1.211 660 9,5 6,5 0,0 1.263 984 9,7 4,8 51
0,0008 1.208 626 11,3 7,6 11 1.231 948 11,0 53 4,8
B 0,0014 1.185 627 9,6 7,5 0,5 1.251 871 10,8 54 6,3
0,0022 1.236 709 7,7 3,3 0,6 1.243 952 9,6 4,6 3,3
0,023 1.208 632 9,9 7,2 0,5 1.271 1.064 8,5 3,6 0,7
Ti 0,046 1.201 624 10,6 7,9 0,6 1.236 1.049 9,2 4,2 1,6
0,081 1.228 644 13,4 8,5 0,8 1.236 728 13,6 7,5 10,8
0,024 1.213 626 10,8 7,3 11 1.265 1.059 8,3 3,6 15
Zr 0,075 1.242 700 9,5 6,8 0,5 1.270 1.065 7,8 3,4 0,5
0,093 1.190 679 7,6 5,6 0,2 1.263 1.047 7,8 3,5 0,7

Tabelle 8: Mechanische Eigenschaften der Stahle CP1400 und TM1400 (L&ngszugproben).
RA = Restaustenitgehalt, vol%. ,,n. m.* bedeutet nicht mikrolegierte Basisschmelze.

Legierung CP1400 TM1400
m% | Rm, MPa Ry MPa Ay, % Ay, % RA Rm, MPa Rypos, MPa A, % Ay, % RA
n. m. - 1.355 899 10,8 5,3 4,3 1.364 1.259 6,3 2,7 0,1
Nb 0,025 1.359 865 12,2 6,4 4,8 1.381 1.317 59 2,1 0,0
0,05 1.326 692 12,3 6,6 4,6 1.363 1.317 6,4 2,5 0,0
0,048 1.344 909 10,4 5,0 4,0 1.414 1.283 7,3 2,7 0,6
\Y 0,126 1.409 969 10,0 4,7 3,9 1.427 1.299 84 3,2 0,6
0,166 1.411 999 9,7 4,5 3,8 1.380 1.278 7,1 2,8 0,2
0,05 1.336 895 11,5 55 4,2 1.428 1.321 8,1 3,2 0,1
Mo 0,148 1.356 941 10,1 4,6 4,0 1.417 1.306 8,1 2,9 0,8
0,235 1.379 956 8,5 4,2 4,2 1.413 1.292 7,6 2,9 0,7
0,0008 1.367 921 11,3 51 4,1 1.439 1.309 8,3 3,1 1,2
B 0,0014 1.364 959 9,5 4.3 3,2 1.387 1.215 7,8 3,2 0,7
0,0022 1.350 953 8,9 4,0 2,8 1.374 1.149 7,7 3,3 0,6
0,023 1.365 932 9,7 4,6 3,6 1.401 1.209 8,5 34 0,5
Ti 0,046 1.352 915 10,0 4,9 4,2 1.429 1.285 6,5 2,6 0,6
0,081 1.298 794 13,6 7,2 54 1.413 1.371 6,4 2,2 0,3
0,024 1.368 933 9,9 4,9 4,2 1.427 1.268 7,9 3,3 0,6
Zr 0,075 1.344 953 9,1 4.3 3,0 1.399 1.189 7,2 31 0,3
0,093 1.349 955 9,1 4,2 3,0 1.382 1.173 6,9 3,2 0,6

Das Hauptaugenmerk bei der Einstellung der Stahltypen lag am Erreichen der Zugfestigkeit
und weniger am Einhalten bestimmter Streckgrenzwerte; daher variiert Ry der Dualphasen-
und Komplexphasenstahle sowie des Stahltyps TM1400 legierungsbedingt. Die maximalen
Abweichungen von Ry, der Stahle der mikrolegierten Schmelzen im Vergleich zu den Stéh-
len der nicht mikrolegierten Schmelze betragen beim Stahltyp CP1400 +100 MPa bzw.
—207 MPa, beim Stahltyp CP1200 +83 MPa bzw. —257 MPa und beim Stahltyp TM1400
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+112 MPa bzw. —110 MPa. Die legierungsbedingten Abweichungen der Streckgrenze sind
beim Stahltyp DP1200 geringer und betragen +75 MPa bzw. —26 MPa.

Abbildung 18 und Abbildung 19 zeigen REM-Aufnahmen und lichtmikroskopische
Aufnahmen (LePera-Atzung) der Geflige der vier Stahltypen.

CP1400 ‘ CP1200

Abbildung 18: REM-Aufnahmen der Geflige der vier Stahltypen, nicht mikrolegiert. B Bainit, BF bainitischer
Ferrit, TM angelassener Martensit, M Martensit, RA/M Restaustenit oder Martensit, F Ferrit.

Die Geflige der Komplexphasenstdhle bestehen aus Martensit, angelassenem Martensit, Bai-
nit, bainitischem Ferrit, Ferrit und Restaustenit. Der Anteil an Martensit und angelassenem
Martensit ist beim Stahltyp CP1400 hoher als beim Stahltyp CP1200, beim Stahltyp CP1200
ist hingegen der Anteil an Bainit und bainitischem Ferrit groRer als beim Stahltyp CP1400.
Das Geflige des Dualphasenstahls besteht legierungsunabhangig aus etwa 50 vol% Martensit
und 50 vol% Ferrit. Das Geflige des Stahltyps TM1400 besteht aus angelassenem Martensit

mit wenigen Martensitinseln.
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TM1400

B~

ndliche Analytik und Ob

Abbildung 19: Lichtmikroskopische

B Bainit, BF bainitischer Ferrit, TM angelassener Martensit, M Martensit, RA/M Restaustenit oder Martensit, F
Ferrit.

4.2 Ausscheidungen der Mikrolegierungselemente

Legierungen mit Niob: Mit REM- und EDX-Untersuchungen an den Gefiigen der mit Niob
legierten Stahle konnten kugel- und scheibenférmige Niobkarbide mit einer Gréfze von 50 nm
bis etwa 1 um nachgewiesen werden (Abbildung 20). Ferner fanden sich in den Gefuigen aller
mit Niob legierten Stahle wenige grol3e, quaderférmige Ausscheidungen (Abbildung 21). Bei
den quaderférmigen Ausscheidungen handelt es sich den EDX-Spektren zufolge um Niobkar-
bonitride. Die REM-Untersuchungen zeigten, dass die Gberwiegende Menge an niobhaltigen

Ausscheidungen in den Gefligen Niobkarbide mit einer GréRRe << 1 um sind.
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Abbildung 20: a) NbC-Ausscheidung im Stahl DP1200 mit 0,05 m% Niob. b) EDX-Spektrum der
Ausscheidung in a).

Mit Loslichkeitsprodukten kann die Temperatur ermittelt werden, bei welcher ein Ausschei-
dungstyp MyC, mit den ausscheidungsbildenden Elementen im thermodynamischen Gleich-
gewicht steht [143, 144]. Damit ist es moglich, fur bestimmte Gehalte an Mikrolegierungs-
element [M] und an interstitiell geléstem Element [C] die Temperatur fur den Beginn der
Ausscheidungsbildung (Abkihlung) bzw. zur vollstandigen Auflosung der Ausscheidungen
(Erwarmen) festzustellen. Abbildung 28 zeigt die Gleichgewichtstemperaturen im Austenit
flr Ausscheidungen, die sich in den mikrolegierten Stahlen bilden kénnen. Der Schnittpunkt
des Legierungsgehalts (Pfeile in Abbildung 28) mit der Loslichkeitskurve® zeigt jene Tempe-
ratur an, bei welcher die Ausscheidungsbildung beim Abkuhlen startet.

Das Vorliegen grober Niobkarbonitride und feiner Niobkarbide korreliert mit den Aus-
scheidungstemperaturen. Niobkarbonitride bilden sich entsprechend den Loslichkeitskurven
(Abbildung 28 a) bei deutlich héherer Temperatur als Niobkarbide aus. Aufgrund der hohen
Bildungstemperatur kann es wéhrend des Abkiihlens zur Vergréberung der Niobkarbonitride
kommen. Niobkarbide entstehen hingegen erst bei geringer Temperatur; zur Vergréberung im
Austenit wahrend der Abkihlung ist der Temperaturbereich bis zur Umwandlung des Auste-
nits zu klein. Reine Niobnitride konnten nicht nachgewiesen werden. Dies korreliert mit den
Loslichkeitskurven in Abbildung 28 a. Entsprechend der Gleichgewichtstemperaturen bilden
sich Niobnitride beim Abkihlen erst nach der Ausscheidung von Niobkarbonitriden und
Aluminiumnitriden bei deutlich geringerer Temperatur aus. Da Aluminium bezogen auf

Stickstoff hyperstochiometrisch vorliegt, wird verbleibender Stickstoff, welcher nicht mit

! Die Léslichkeitskurven wurden unabhéngig von bereits gebildeten Ausscheidungsphasen berechnet. Fir jede
Loslichkeitskurve gelten 0,005 m% Stickstoff bzw. 0,16 m% Kohlenstoff. Loslichkeitskurven kdnnen daher nur
zur ndherungsweisen Abschétzung der Abfolge der Ausscheidungsbildung herangezogen werden.
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Niobkarbonitriden abgebunden wurde, durch Aluminiumnitride abgebunden, was die Bildung

von Niobnitriden ausschliefRt.
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Abbildung 21: a) Zwei Nb(CN)-Ausscheidungen im Stahl DP1200 mit 0,05 m% Niob. b) EDX-Spektrum der
Ausscheidung 1 in a).

Legierungen mit Vanadium: REM- und EDX-Untersuchungen zeigten in den Gefligen der
mit Vanadium legierten Stahle kugel- und scheibenférmige Vanadiumkarbidausscheidungen
(VC oder V,4C3) in der GroRenordnung von 50 nm bis einige Hundert Nanometer. Ein Gro-
Renvergleich der mittels REM festgestellten Ausscheidungen zeigte, dass der Gberwiegende
Anteil an Vanadiumkarbiden eine Grof3e von weniger als 200 nm aufweist. Abbildung 22
zeigt eine etwa 100 nm grof3e Vanadiumkarbidausscheidung, Abbildung 22 b das dazugehori-
ge EDX-Spektrum.
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Abbildung 22: a) VC-Ausscheidung im Stahl DP1200 mit 0,166 m% Vanadium. b) EDX-Spektrum der VC-
Ausscheidung in a).

In den mit Vanadium legierten Stahlen fanden sich kaum Vanadiumnitride, was mit den mar-
kant unterschiedlichen Bildungstemperaturen fiir Aluminiumnitride und Vanadiumnitride
(siehe Abbildung 28 b) korreliert. Bei den mit Vanadium legierten Stahlen scheiden sich beim
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Abkuihlen zuerst Aluminiumnitride aus. Erst bei deutlicher Temperaturabnahme kommt es zur
Bildung von Vanadiumnitriden, bei weiterem Abkihlen zur Ausscheidung von V.Cs- und
anschlieBend von VC-Partikeln. Aufgrund des zu Stickstoff hyperstochiometrischen Alumini-
umanteils und der weit héheren Gleichgewichtstemperaturen fiir die Bildung von Alumini-
umnitriden entsteht nur eine geringe Menge an Vanadiumnitriden.

Legierungen mit Bor: In den Gefligen der mit 0,0008 m% Bor und 0,0014 m% Bor legierten
Stahle konnten mit REM- und EDX-Untersuchungen Bornitride mit einer GrélRe von 50 nm
bis etwa 500 nm nachgewiesen werden. Hingegen konnten deutlich grobere Bornitride mit
einer Grofke bis 2 um in den vier mit 0,0022 m% Bor legierten Stahltypen erfasst werden.
Einem GroRenvergleich der mittels REM detektierten Ausscheidungen zufolge sind die in den
Gefligen vorliegenden Bornitride mehrheitlich kleiner als 500 nm. Quaderférmige Bornitride
fanden sich nicht. Die REM-Untersuchungen zeigten, dass Bornitride mit wenigen Nanome-
tern Durchmesser eine Kugel- oder Scheibenform aufweisen, grol3e Bornitride im Mikrome-
tergrofRenbereich bilden sich vorwiegend scheibenférmig aus. Abbildung 23 zeigt ein etwa
80 nm grolRes Bornitrid im Ferrit des Stahls DP1200 mit 0,0014 m% Bor. Bei den mit Bor
legierten St&hlen sind die Gleichgewichtstemperaturen von Aluminiumnitriden und Bornitri-
den recht ahnlich (Abbildung 28 c). Beim Abkuhlen bilden sich bei allen drei Borgehalten
zuerst Aluminiumnitride aus, bei nur geringfugig weiter abnehmender Temperatur startet die

Ausbildung von Bornitriden, sodass die Ausbildung beider Nitride nahezu gleichzeitig erfolgt.
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Abbildung 23: a) BN-Ausscheidung im Stahl DP1200 mit 0,0014 m% Bor. b) EDX-Spektrum der BN-
Ausscheidung in a).

Legierungen mit Zirkon: Zirkon weist, ahnlich wie Titan, eine hohe Affinitat zu Schwefel und
Stickstoff auf. Neben Zirkonnitriden und Zirkonkarbiden bilden sich in schwefelhaltigen, mit
Zirkon legierten Stahlen haufig Zr,C,S,-Ausscheidungen aus [145]. Mit REM- und EDX-
Untersuchungen an den Gefiigen der mit Zirkon legierten Stahle wurden Zirkonnitride
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(Abbildung 24 a), Zirkonkarbide (Abbildung 24 b), Zirkonkarbonitride und Zirkonkarbosulfi-
de (Abbildung 24 c) in der GroRenordnung von 50 nm bis 2 um festgestellt. In Abbildung 25
sind EDX-Spektren von Zirkonkarbiden, Zirkonnitriden und Zirkonkarbosulfiden dargestellt.
Die REM- und EDX-Untersuchungen zeigten, dass sich Zirkonnitride, Zirkonkarbonitride
und Zirkonkarbosulfide vorwiegend quaderformig ausbilden, wohingegen Zirkonkarbide

hauptsachlich Kugel- und Scheibenform aufweisen.

Zr(Cs)

= I N i e b : : i
Abbildung 24: Stahl DP1200 mit 0,093 m% Zirkon: a) Zirkonnitride, b) Zirkonkarbide. ¢c) mehrere Zr(CS)-
Ausscheidungen im Stahl DP1200 mit 0,075 m% Zirkon.

c

Ein GroRenvergleich der in den Gefiigen vorgefundenen zirkonhaltigen Ausscheidungen zeig-
te, dass sich Zirkonnitride vorwiegend in der GroRenordnung von einigen Mikrometern aus-
bilden, wéhrend Zirkonkarbide vermehrt im Nanometerbereich vorhanden sind. Die Trends

bzgl. der AusscheidungsgroRRe korrelieren mit den Bildungstemperaturen der Ausscheidungen.

0 1 2 3 4 5 6 7 8 0 1 2 3 4 5 6 7 8
6000 7r 4000
5000
3000
., 4000 » zr
pit b
o] 3000 & 2000
£ k=
2000 =
;.CI‘: 1000 1Zr_Fe S
1000 1 5 c 7 V\\‘
0 Fe Fe o S Fe
0 1 2 3 4 5 6 7 8 0 1 2 3 4 5 6 7 8
keV a keV b

Abbildung 25: EDX-Spektren von zirkonhaltigen Ausscheidungen: a) rote Kurve ZrC-Partikel, griine Kurve
ZrN-Partikel. b) EDX-Spektrum einer Zr(CS)-Ausscheidung.

Entsprechend den Loslichkeitskurven (Abbildung 28 d) bilden sich Zirkonnitride bei allen mit
Zirkon legierten Stéhlen bereits in der Schmelze aus, sodass wahrend des Abkuhlens eine
grolRe Temperaturspanne zur Vergroberung vorliegt. Hingegen werden Zirkonkarbide bei

deutlich geringerer Temperatur im Austenit ausgebildet.
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Legierungen mit Titan: Mit REM- und EDX-Untersuchungen an den mit Titan legierten Stah-
len konnten Titannitride, Titankarbide und Titankarbonitride mit einer Grof3e von 50 nm bis
5 um nachgewiesen werden. Den REM-Untersuchungen zufolge bilden sich Titannitride und
Titankarbonitride hdufig als Quader aus, Titankarbide grof3teils in Kugel- oder Scheibenform.
In Abbildung 26 sind Titankarbonitride dargestellt. Bei mit Titan legierten Stahlen mit ausrei-
chend Schwefel und Kohlenstoff kann es zur Ausbildung von Titansulfiden und Titan-
karbosulfiden (TisC,S;) kommen [21, 145, 146]. Mit REM-Untersuchungen konnten zahl-
reiche, bis zu 1 um groRe Titankarbosulfide nachgewiesen werden. Abbildung 27 a zeigt ein
etwa 600 nm groRes Titankarbosulfid, Abbildung 27 b das EDX-Spektrum des Titankar-
bosulfids. Mittels TEM- und EDX-Untersuchungen an Gefligen des mit Titan legierten Stahl-
typs DP1200 (Montanuniversitat Leoben, Spiradek-Hahn, K., Brabetz, M.) konnten reine Ti-
tansulfide nachgewiesen werden; beim Stahl mit 0,023 m% Titan wenige, bei den Stahlen mit
0,046 m% Titan bzw. 0,081 m% Titan zahlreiche Titansulfide in der GroRenordnung von we-

nigen Nanometern bis etwa 800 nm.
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Abbildung 26: a) Ti(CN)-Ausscheidungen im Martensit des Stahls DP1200 mit 0,023 m% Titan. b) EDX-
Spektrum der Ti(CN)-Ausscheidung in a).

EDX-Spektren zeigten, dass grobe Ausscheidungen grofiteils vom Typ Titannitrid sind, wah-
rend feine Ausscheidungen mehrheitlich als Titankarbide vorliegen. Dies korreliert mit den
Bildungstemperaturen der Ausscheidungen; fiir Titannitride und Titankarbide sind deutliche
Loslichkeitsunterschiede erkennbar (Abbildung 28 e). Bei den mit Titan legierten Stahlen
bilden sich Titannitride bereits in der Flissigphase aus. Erst bei deutlich geringeren Tempera-
turen kommt es im Austenit zur Bildung von Titankarbosulfiden und Titansulfiden. Titankar-
bide bilden sich im Vergleich zu anderen titanhaltigen Ausscheidungen bei der geringsten
Temperatur aus. Aufgrund der Ausbildung der Titannitride in der Schmelze kdnnen diese
wahrend der Abkihlung Gber eine deutlich groRere Temperaturspanne vergrobern als die Ti-
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tankarbide. Des Weiteren zeigten die TEM-Untersuchungen fur die mit Titan legierten St&hle
DP1200 im Vergleich zum nicht mikrolegierten Stahl DP1200 eine deutlich verringerte Dich-
te an Aluminiumnitriden. Die vorliegenden Aluminiumnitride weisen eine GroRe von
<< 200 nm auf. Die verringerte Menge an Aluminiumnitriden bei den mit Titan legierten
Stéhlen korreliert mit den unterschiedlichen Gleichgewichtstemperaturen fir Titannitride und
Aluminiumnitride (Abbildung 28 e). Titan liegt bei allen mit Titan legierten Stahlen bezogen
auf Stickstoff hyperstéchiometrisch vor. Damit kann Stickstoff durch die in der Schmelze
gebildeten Titannitride abgebunden werden, sodass fur die Bildung von Aluminiumnitriden

kaum mehr freier Stickstoff vorliegt.
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Abbildung 27: a) Titankarbosulfid und Ti(CN)-Ausscheidung im Stahl DP1200 mit 0,081 m% Titan. b) EDX-
Spektrum des Titankarbosulfids aus a).

Legierungen mit Molybdan: Zufolge der Loslichkeitskurven (Abbildung 28 f) ist bei den mit
Molybdén legierten Stahlen der Molybdéangehalt zu gering, um im Austenit Molybdankarbide
zu bilden. Vermutlich kommt es bei der Gefligeeinstellung aufgrund der hohen Kiihlraten im
Ferritgebiet auch zu keiner Ausscheidung von Molybdéankarbiden. Mit nasschemischen Un-
tersuchungen (Verfahren siehe 3.3) konnte fir die vier Stahltypen aller mit Niob, Vanadium,
Bor, Titan bzw. Zirkon legierten Schmelzen bestatigt werden, dass Ausscheidungen vorlie-
gen. Dies ist flr die vier Stahltypen der mit Molybdan legierten Schmelzen nicht der Fall. Die
Plasma-Emissionsspektroskopie des Feststoffgemenges der nasschemisch freigelegten Aus-
scheidungen dieser Stahle wies kein Molybdan nach. Die fehlende Ausbildung von molyb-
danhaltigen Ausscheidungen entsprechend den Loslichkeitskurven wurde damit auch mit
nasschemischen Untersuchungen bestatigt. Auch mittels REM-Untersuchungen an den Gefi-
gen der mit Molybdan legierten Stahle konnten keine Molybdankarbide bzw. molybdanhalti-
ge Ausscheidungen festgestellt werden. Molybdan liegt daher als Substitutionsatom im Gitter

vor.
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Abbildung 28: Loslichkeitskurven fur Ausscheidungen im Austenit in der Darstellung
[M] = (104-8D/[C])¥* fiir alle untersuchten Legierungen. Die schwarzen Pfeile kennzeichnen den jeweiligen
Mikrolegierungselementanteil, der grine Pfeil den Aluminiumanteil fir AIN-Ausscheidungen. Konstanten fir
die Berechnungen nach Tabelle 9.

Aus Abbildung 28 geht hervor, dass die Gleichgewichtstemperaturen zum vollstdndigen Auf-
I6sen von Ausscheidungen in den mit Titan, Niob, Zirkon bzw. Bor legierten Stéhlen weit
hoher als die gewéhlte Austenitisierungstemperatur von 850 °C zum Einstellen der Stahltypen

sind. Die GroRenverteilung und die Ausscheidungsdichte in den Gefligen der mit Titan, Niob,

t Fur Nb(CN) gilt nach Irvine et al. [6 in 148]: log1o([Nb]{[C]+12/14[N]}) = A-BIT.
' Fir VN gilt nach Irvine et al. [9 in 143]: logio([V][N]) = (-8.330 / T + 3,40) + 0,12[Mn].
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Zirkon bzw. Bor legierten Stahle werden daher vorwiegend bei der Erstarrung der Flissigpha-
se und wéhrend des Warmwalzens und Abkihlens nach dem Warmwalzen bestimmt und
durch die Glihungen kaum mehr beeinflusst. Die Gleichgewichtstemperaturen von Vanadi-
umkarbiden der mit Vanadium legierten Stéhle liegen hingegen knapp Uber bzw. unter
850 °C. Im Warmband gebildete VVanadiumkarbide konnen daher in groen Mengen wéhrend
des Austenitisierens wieder in Losung gehen und sich wahrend der Abkihlung neu ausschei-

den.

Tabelle 9: Konstanten A und B fiir die Berechnung der Loslichkeitsprodukte
l0g10([M]*[CT) = A — B/T im Austenit.

A B Referenz
AIN 1,03 | 6.770 [4 und 9 in 143]
BN 5,24 |13.970 [18in 147]
NbC 3,42 | 7.900 [12 in 143]
NbN 2,80 | 8.500 [12 in 143]
Nb(CN) | 2,26 | 6.770 [6 in 148]
TiC 5,33 |10.475 [12in 143]
TiN 3,82 | 15.020 [12 in 143]
TiyC,S; | 26,01 | 62.400 [146]
TiS 8,20 |17.640 [146]
VC 6,72 | 9.500 [12 in 143]
V,4Cs 7,06 |10.800 [17 in 143]
VN 3,40 | 8.330 [9in 143]
ZrC 4,26 | 8.464 [20 in 147]
ZrN 4,26 |16.007 [18 in 147]
Mo,C 5,00 | 7.375 [149]

4.3 Ergebnisse der Diffusionsmessungen

4.3.1 Gemessene Diffusionskoeffizienten

Abbildung 29 zeigt die bei 27 °C aus den Abbautransienten gemessenen effektiven Diffusi-
onskoeffizienten fur Wasserstoff Des der mikrolegierten Stahltypen und der Stahltypen mit
hochstem Mikrolegierungsgehalt. Die Fehlerbalken geben die maximal und minimal gemes-
senen Werte fur Dgs an (fr jeden Stahltyp jeder Legierung wurden mindestens drei Messun-
gen durchgefiihrt). Deutlich ist eine gute Reproduzierbarkeit der Messungen bzw. eine gerin-
ge Abweichung zwischen den Messwerten erkennbar. Alle gemessenen Diffusionskoeffizien-
ten sind geringer als der von Riecke und Bohnenkamp [104] ermittelte Diffusionskoeffizient
fiir Wasserstoff in rekristallisiertem Reineisen, Deft rerrit27ocy = 9,71-107° cm?/s.

Werden die Wasserstoffdiffusionskoeffizienten der nicht mikrolegierten Stahle unterei-
nander verglichen, so kann eine eindeutige Gefligeabhéngigkeit festgestellt werden. Der Dif-

fusionskoeffizient beim Geflige aus angelassenem Martensit des Stahls TM1400 weist den
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hochsten Wert auf, gefolgt vom Diffusionskoeffizienten beim Gefiige des Dualphasenstahls.
Die beiden Geflige der Komplexphasenstéhle weisen die geringsten Werte fir den Wasser-
stoffdiffusionskoeffizienten auf. Offensichtlich besteht eine Reihung flir Dess in der Folge
Defrm1400] > Deftipp1200] > Deff[cp1200/cp1400]-

Ein Vergleich der Wasserstoffdiffusionskoeffizienten der vier untersuchten Stahltypen
einer beliebigen, Ausscheidungen bildenden Legierung (mit Titan, Zirkon, Niob, Vanadium
oder Bor legiert) zeigt, dass die gefugespezifische Reihung des Diffusionskoeffizienten bei
27 °C weiterhin gultig ist. GleichermaRen ist auch fur die mit Molybdan legierten Stahle, wel-
che keine Ausscheidungen enthalten, sondern in denen das Mikrolegierungselement als Sub-
stitutionsatom vorliegt, die gefugeabhéngige Reihung von D¢ erkennbar.
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Abbildung 29: Effektiver Wasserstoffdiffusionskoeffizient bei 27 °C bei den vier Stahlen TM1400, CP1400,
CP1200 und DP1200 der nicht mikrolegierten Schmelze und der Schmelzen mit htchstem Mikrolegierungsge-
halt. ,,n. m.© bedeutet nicht mikrolegierte Basisschmelze. Die Fehlerbalken geben den maximal und minimal
gemessenen Wert fur D an.

Bei 27 °C weist, unabhangig von den untersuchten Legierungen, angelassener Martensit den
hochsten Wert fur Deg auf, gefolgt vom Gefilige des Dualphasenstahls. Die Geflige der Kom-

plexphasenstéhle haben den geringsten Wert fur Des. Umgelegt auf die beiden Festigkeits-
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klassen bedeutet dies, dass in der Festigkeitsklasse 1400 MPa das Gefiige aus angelassenem
Martensit des Stahltyps TM1400 einen hoheren Diffusionskoeffizienten fir Wasserstoff auf-
weist als das Gefuge des Komplexphasenstahls CP1400, Defrcp1400) < Deffrm1400). In der Fes-
tigkeitsklasse 1200 MPa ist die Wasserstoffdiffusivitat im Geflige des Dualphasenstahls
DP1200 héher als im Komplexphasenstahl CP1200, Deftcp1200) < Deff(or1200)-

Aus Abbildung 29 geht auch die Wirkung von Mikrolegierungselementen auf Des; bei
den Gefligen der vier untersuchten Stahltypen hervor. Ein klarer Trend, dass Mikrolegie-
rungselemente Des; bei allen vier Stahltypen verringern, ist nicht erkennbar. Das Zulegieren
von Titan bzw. Niob fiihrt bei allen vier Stahltypen zu einer Verringerung von Deg im Ver-
gleich zu den nicht mikrolegierten Stahltypen. Hingegen kommt es bei den Legierungen mit
Zirkon bzw. Molybdan zu einer Erhéhung von Des bei allen vier Stahltypen. Das Zulegieren
von Vanadium beeinflusst die Wasserstoffdiffusivitét in den Stahltypen TM1400 und CP1400
kaum; bei den Stahltypen CP1200 und DP1200 kommt es zu einer Verringerung. Eine &hnli-
che Wirkung zeigt Bor: Des bleibt bei den Stahltypen TM1400, CP1400 und CP1200 im Ver-
gleich zu den nicht mikrolegierten Stahltypen nahezu unverandert. Die Wasserstoffdiffusivitat
ist hingegen im mit Bor legierten Dualphasenstahl DP1200 erhoht.

Sowohl die verschiedenen Ausscheidungen der Mikrolegierungselemente (Titan, Zir-
kon, Niob, Vanadium und Bor) als auch Molybdén als Substitutionsatom fiihren beim Geflige
eines bestimmten Stahltyps entweder zu einer Erhéhung oder Verringerung von Des; die Ver-
anderungen der Diffusionskoeffizienten durch Mikrolegierungselemente sind aber gering. So
betragt bei 27 °C beim Stahltyp TM1400 die maximale Erh6hung von Des im Vergleich zum
nicht mikrolegierten Stahl TM1400 +34 % (Legierung mit Molybdan) und die maximale Ver-
ringerung —20 % (Legierung mit Titan). Die Streubreite der Diffusionskoeffizienten infolge
Mikrolegierens ist fur alle Stahltypen bei 27 °C nahezu gleich gro. Beim Stahltyp CP1400
kommt es durch Mikrolegierungselemente zu einer maximalen Erhéhung und Verringerung
um +42 % (Legierung mit Molybdéan) bzw. —25 % (Legierung mit Titan), beim Stahltyp
CP1200 zu einer maximalen Verdnderung um +20 % (Legierung mit Zirkon) bzw. —48 %
(Legierung mit Vanadium). Auch beim Stahltyp DP1200 ist die Anderung von D durch
Mikrolegierungselemente gering, die maximale Erh6hung betragt +26 % (Legierung mit Zir-
kon), die maximale Verringerung —27 % (Legierung mit Titan). Bei hoheren Temperaturen
filhrt das Mikrolegieren ebenfalls zu keiner bedeutenden Anderung von Desr. So betragt die
maximale Verénderung von Dgs bei 50 °C beim Stahltyp TM1400 +23 % (Legierung mit Zir-
kon) bzw. —20 % (Legierung mit Vanadium), beim Stahltyp CP1400 +18 % (Legierung mit
Zirkon) bzw. —18 % (Legierung mit Titan). Bei 50 °C kommt es bei den Stahltypen DP1200
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und CP1200 zu keiner Erhohung von D¢ durch Mikrolegierungselemente, die maximale Ab-
nahme betrégt —44 % (Legierung mit Vanadium) bzw. —62 % (Legierung mit VVanadium).

Abbildung 30 und Abbildung 31 zeigen die bei 27 °C, 40 °C und 60 °C gemessenen
Diffusionskoeffizienten fir Wasserstoff der vier nicht mikrolegierten Stahltypen und der
Stahltypen mit hochstem Mikrolegierungsgehalt in Arrhenius-Darstellung. Fir jede Tempera-
tur liegen Messwerte flir Dess gemal? der Auswertung von mindestens drei Abbaukurven vor
(siehe 3.6.4). Es ist zu erkennen, dass die bei 27 °C festgestellte Abhédngigkeit der Wasser-
stoffdiffusivitat vom Gefuige im gesamten Temperaturbereich gultig ist. Zwischen 27 °C und
60 °C ist in der Festigkeitsklasse 1400 MPa D¢ beim Geflige des Stahls TM1400 bei allen
Legierungen hoher als beim Geflige des Komplexphasenstahls CP1400. In der Festigkeits-
klasse 1200 MPa ist D¢ beim Gefuige des Dualphasenstahls DP1200 bei fast allen Legierun-
gen hoher als beim Komplexphasenstanl CP1200. Nur beim nicht mikrolegierten Stahl
CP1200 weist Dess eine auBRerordentlich hohe Temperaturabhéngigkeit auf, bei htheren Tem-
peraturen veréndert sich daher bei der Basislegierung die Reihenfolge fur Dess in der Festig-
keitsklasse 1200 MPa: D ist beim Komplexphasenstahl CP1200 groRer als beim Dualpha-
senstahl DP1200.

Die Tabellen 10 bis 13 geben eine Zusammenfassung der Wasserstoffdiffusivitét in den
vier Stahltypen der verschiedenen Legierungen sowie die Parameter fir die Arrhenius-
Darstellung Detr = Do-exp(—Q/RT) des temperaturabhangigen Diffusionskoeffizienten in Ab-
bildung 30 und Abbildung 31 sowie das BestimmtheitsmaB R? der Arrhenius-Geraden an. Das
geringste BestimmtheitsmaB R? der Ausgleichsgeraden im Arrhenius-Graph ergibt sich beim
mit Molybdan legierten Komplexphasenstahl CP1400. Das iber alle Messungen gemittelte
BestimmtheitsmaR betragt 0,9847.
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Abbildung 30: Gemessene Wasserstoffdiffusionskoeffizienten bei 27 °C, 40 °C und 60 °C und Arrhenius-Graph
der nicht mikrolegierten, mit 0,081 m% Titan, 0,093 m% Zirkon, 0,05 m% Niob, 0,166 m% Vanadium bzw.
0,0022 m% Bor legierten Stéhle. o DP1200, ¢ CP1200, o CP1400, A TM1400.
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Abbildung 31: Gemessene Wasserstoffdiffusionskoeffizienten bei 27 °C, 40 °C und 60 °C und Arrhenius-Graph
der mit 0,235 m% Molybdén legierten Stahle. o DP1200, ¢ CP1200, o CP1400, A TM1400.

4.3.2 Berechnete Enthalpie und Dichte reversibler Fallen

Die aus der Temperaturabhangigkeit von Defr berechnete Enthalpie AH; reversibler Wasser-
stofffallen in den Gefligen ist in Abbildung 32 sowie in Tabelle 10 bis 13 fur alle vier Stéhle
der nicht mikrolegierten Schmelze und der Schmelzen mit héchstem Mikrolegierungsgehalt
dargestellt. Ein Vergleich der Fallenenergie fir Wasserstoff zeigt bei den mikrolegierten Stéh-
len, dass die Enthalpiewerte bei den Stahlen CP1400, TM1400 und DP1200 nahezu gleich
sind und etwa 20 kJ/mol betragen. Die Fallenenthalpie beim nicht mikrolegierten Stahl
CP1200 sticht aus den Enthalpiewerten heraus. Die Fallenenthalpie bei diesem Stahl weist
uber alle untersuchten Stahle den héchsten Wert auf, was sich auch in einer groRen Steigung
der Geraden in der Arrhenius-Darstellung des Diffusionskoeffizienten (Abbildung 30 a) wi-
derspiegelt.

Werden die Enthalpiewerte bei einem Stahltyp der Ausscheidungen bildenden Schmel-
zen (Legierungen mit Titan, Zirkon, Niob, Vanadium bzw. Bor) untereinander verglichen, so
ist zu erkennen, dass es durch die Ausscheidungen zu keiner bedeutenden Veranderung der
Enthalpie kommt. Ein Trend, dass Ausscheidungen die Enthalpie bei den Gefligen aller vier
Stahltypen verringern oder erhdhen, besteht nicht. Anders ist dies bei den vier mit Molybdan
legierten Stahlen. Ein Vergleich der Enthalpiewerte fur Wasserstofffallen in den vier nicht
mikrolegierten Stahlen mit den Enthalpiewerten bei den mit Molybdén legierten Stéhlen zeigt,
dass das Substitutionsatom Molybdén bei allen vier Stéhlen die Enthalpie deutlich verringert.
Die geringe Fallenenthalpie bei den mit Molybdén legierten Stahlen spiegelt sich in der ge-

ringen Temperaturabhangigkeit des Diffusionskoeffizienten im Arrhenius-Graph in Abbil-
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dung 31 wider. Die Steigung der Geraden im Arrhenius-Graph ist bei den mit Molybdan le-
gierten Stahlen deutlich geringer als bei den Stahlen aller anderen Legierungen.
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Abbildung 32: Berechnete Fallenenthalpie —AH, und effektive Fallendichte Ny bei den vier untersuchten Stahl-
typen der Schmelzen mit héchstem Mikrolegierungsgehalt und der nicht mikrolegierten Basisschmelze (,,n.m.<).
Die Balken geben —AH;, die Punkte & geben N an.

Abbildung 32 und Tabellen 10 bis 13 geben die Fallendichte N flr Wasserstoff in den Ge-
fugen der nicht mikrolegierten Stahle und der Stdhle mit héchstem Mikrolegierungsgehalt an.
Die Fallendichte ist bei den Stahlen der Legierungen mit Titan, Zirkon, Niob, Vanadium bzw.
Bor im Vergleich zur Fallendichte bei den nicht mikrolegierten Stahlen erhéht bzw. verrin-
gert. Die Veranderung der Fallendichte durch Ausscheidungen ist aber generell verh&ltnisma-
Rig gering. Ausgenommen ist jedoch die Wirkung von Vanadium. Beim vanadiumlegierten
Dualphasenstahl DP1200 ist im Vergleich zum nicht mikrolegierten Stahl DP1200 die Fallen-
dichte deutlich erhéht. Auch Molybdan als Substitutionsatom fihrt bei allen vier Stahltypen
zu einer markanten Zunahme der Fallendichte.
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Tabelle 10: Diffusionsparameter fiir den nicht mikrolegierten Stahltyp TM1400 und fiir die Stahle TM1400 mit
hochstem Mikrolegierungsgehalt. T bei 27 °C (Mittelwert), T* Parameter fiir Arrhenius-Schreibweise
Dei = Do'exp(-Q/RT), R? = BestimmtheitsmaR der Arrhenius-Geraden.

Dett, —-AH, Niert/ 107, Do/107%, Q, 2
TM1400 cm¥st kJ/mol mol/cm?® cm¥s T kd/mol T R
Basisschmelze 14,0-10~ 19,9 192 187 23,6 0,989
Ti 11,3107 21,1 152 242 24,8 0,996
Zr 17,4107 18,5 264 132 22,1 0,956
Nb 12,6'10_7 16,4 847 45 20,3 0,972
\Y% 14,3'10_7 12,7 3.395 11 16,6 0,973
Mo 19,110~ 4,4 71.523 0,6 8,4 0,979
B 14,1'10_7 18,7 300 121 22,5 0,963

Tabelle 11: Diffusionsparameter fiir den nicht mikrolegierten Stahltyp CP1400 und fiir die Stahle CP1400 mit
hochstem Mikrolegierungsgehalt. T bei 27 °C (Mittelwert), T* Parameter fiir Arrhenius-Schreibweise
Desr = Do exp(—Q/RT), R? = BestimmtheitsmaR der Arrhenius-Geraden.

Det -AH,, Niet/107, | Do/107, : 2
CP1400 cm¥s T kJ/mol mol/cm?® cm¥s 1 kJ/mol T R
Basisschmelze 7,610~ 21,6 186 207 25,5 0,998
Ti 5,7-107 24,1 91 431 28,0 0,996
Zr 9,110~ 21,0 194 196 24,9 0,987
Nb 7,010 16,1 1.780 23 20,1 0,997
\% 7,7-107 16,6 1.309 30 20,6 0,990
Mo 10,5107 7.2 41.900 1 11,2 0,930
B 8,310~ 22,4 121 312 26,2 0,994

Tabelle 12: Diffusionsparameter flr den nicht mikrolegierten Stahltyp CP1200 und fir die Stdhle CP1200 mit
hdchstem Mikrolegierungsgehalt. T bei 27 °C (Mittelwert), T parameter fur Arrhenius-Schreibweise
Dei = Dorexp(—Q/RT), R? = BestimmtheitsmaB der Arrhenius-Geraden.

Det -AH,, Niet/107, | Do/107, Q. 2
CP1200 cm?s kJ/mol mol/cm?® cm¥s 1t kJ/mol T R
Basisschmelze 9,910~ 33,2 1 24.006 36,7 0,990
Ti 5,810~ 20,6 354 113 24,5 0,985
zr 11,6107 19,3 299 124 23,1 0,987
Nb 7,8:1077 20,0 345 113 23,9 0,997
\Y; 51107 21,7 261 153 25,7 0,997
Mo 11,2107 10,6 10.302 4 14,6 0,993
B 9,6:1077 18,4 514 75 22,3 0,982

Tabelle 13: Diffusionsparameter flr den nicht mikrolegierten Stahltyp DP1200 und flr die Stdéhle DP1200 mit
héchstem Mikrolegierungsgehalt. T bei 27 °C (Mittelwert), T parameter fiir Arrhenius-Schreibweise
Dei = Doexp(—Q/RT), R? = BestimmtheitsmaB der Arrhenius-Geraden.

Det, -AH,, Neert/107, Do/107%, Q. 2
DP1200 cm¥st kJ/mol mol/cm?® cm¥s T kJ/mol R
Basisschmelze | 11,8-107 25,4 26 1.333 29,0 0,994
Ti 8,6-1077 19,3 422 92 23,2 0,998
zr 14,4107 17,3 540 68 21,0 0,956
Nb 11,4107 23,3 64 559 26,9 0,998
v 9,410~ 9,0 22.953 2 13,1 0,991
Mo 12,6:1077 13,7 2.723 14 17,6 0,985
B 13,6:1077 16,8 702 53 20,6 0,996
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Werden die Enthalpiewerte der Wasserstofffallen in den Gefuigen der vier untersuchten Stahl-
typen gegenubergestellt, so ist eine Gefugeabhdngigkeit der Enthalpiewerte festzustellen. Ein
Vergleich der Enthalpiewerte der Fallen in den Komplexphasenstahlen mit den Enthalpiewer-
ten der Fallen in den Stahltypen TM1400 und DP1200 lasst den Trend erkennen, dass die Fal-
len in den Gefligen der Komplexphasenstahle tendenziell hohere Enthalpiewerte aufweisen
als die Fallen im Geflige aus angelassenem Martensit bzw. im Geflige des Dualphasenstahls.
Tabelle 14 gibt eine Ubersicht tiber die Differenz zwischen den Enthalpiewerten der Fallen in
den Komplexphasenstahlen und den Enthalpiewerten der Fallen in den Stahltypen TM1400
bzw. DP1200. Bis auf wenige Ausnahmen ist zu erkennen, dass die Fallen in den Gefligen der
Komplexphasenstahle hohere Bindungsenthalpien aufweisen als die Fallen in den Gefuigen

der anderen beiden Stahle.

Tabelle 14: Differenz der Enthalpiewerte zwischen den Komplexphasenstdhlen und TM1400 bzw. DP1200 bei
verschiedenen Legierungen; ,,n. m.* steht fir nicht mikrolegierte Basisschmelze.

Legierung |AHt](cp1400) — |AH|oP1200) |AH|(cp1400) — |AH|rm1400) |AH|(cp1200) — |AH:| oP1200) [AH|(cp1200) —|AH|(Tm1400)

n. m. -3,8 1,7 7,8 13,3

Ti 4,8 3,0 1,3 -0,5

Zr 3,7 2,5 2,0 0,8

Nb -7,2 -0,3 -3,3 3,6

\% 7,6 3,9 12,7 9,0

Mo -6,5 2,8 -3,1 6,2

B 5,6 3,7 1,6 -0,3

4.4 Ergebnisse der Lochzugversuche (IHE)

Die Abbildungen 33 und 34 zeigen die Standzeiten der Lochzugproben der vier Stahltypen
aller untersuchten Legierungen nach 10 min und 30 min Wasserstoffbeladezeit. Die Balken
stellen die gemittelten Zeiten bis zum Bruch und die Fehlerbalken die maximal und minimal
gemessene Standzeit dar. Uber alle untersuchten Proben zeigt sich, dass langere Wasserstoff-
beladezeiten kirzere Standzeiten im Lochzugversuch ergeben. Bei einer Wasserstoffbelade-
dauer von 30 min sind die Standzeiten stahltyp- und legierungsunabhéngig sehr gering und
nahezu gleich, eine Unterscheidung der Versprodungsneigung ist schwierig. Unter deutlich
langeren Wasserstoffbeladezeiten bzw. hoheren Wasserstoffkonzentrationen als solchen, wel-
che sich bei den gewahlten elektrochemischen Beladerandbedingungen (siehe 3.7) nach 10-
minutiger Wasserstoffbeladung einstellen, zeigen die Stahltypen der verschiedenen Legierun-
gen im Lochzugversuch dhnliche Anfalligkeiten bzgl. IHE. Bei den Proben mit 30-min0tiger
Wasserstoffbeladung ist auch die Streuung der Standzeiten im Vergleich zur mittleren Stand-

zeit hoch, was eine Unterscheidung und Charakterisierung der Versprodungsneigung weiter
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erschwert. Die Charakterisierung der IHE-Versprodungsneigung erfolgt daher nachfolgend

anhand der Proben mit 10-mindtiger Wasserstoffbeladung.
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Abbildung 33: Bruchzeiten von Lochzugproben aller vier Stahltypen der nicht mikrolegierten Basisschmelze
sowie der mit Niob, Titan bzw. Zirkon legierten Schmelzen. i/j DL bedeutet i Durchldufer (d. h. kein Versagen
innerhalb von 92 h) von j gepriiften Proben. ,,max“ bedeutet maximale Bruchzeit.

Ein Vergleich der Bruchzeiten der nicht mikrolegierten Stahltypen der Festigkeitsklasse
1200 MPa (DP1200 und CP1200) nach 10-minltiger Wasserstoffbeladung zeigt, dass der
Komplexphasenstahl eine héhere Standzeit aufweist als der Dualphasenstahl. Dieser Zusam-
menhang gilt fiir nahezu alle untersuchten Legierungen, mit Ausnahme von Legierungen mit
bestimmten Niob-, Vanadium-, Molybdéan-, Bor- und Titangehalten. Das Zulegieren von Mik-
rolegierungselementen bewirkt beim Stahltyp CP1200 keinen erkennbaren positiven Effekt,
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Mikrolegieren verringert tendenziell die Standzeit des Stahltyps CP1200. Lediglich bei den
Stahlen CP1200 mit 0,048 m% Vanadium sowie mit 0,0023 m% Titan ist die mittlere Stand-
zeit geringflgig erhoht, die Streuung der Standzeiten ist aber signifikant. Auch beim Stahltyp
DP1200 fiihrt Mikrolegieren zu keiner allgemeinen Verbesserung der Standzeit. Ein deutli-
cher Mikrolegierungseinfluss beim Stahltyp DP1200 ist jedoch bei den Legierungen mit
0,025 m% Niob, Vanadium (0,048 m% und 0,126 m%), Molybdédn (0,148 m% und
0,235 m%), 0,0008 m% Bor und 0,046 m% Titan erkennbar. Bei diesen Legierungen kommt
es zu einer markanten Zunahme der Standzeit des Dualphasenstahls (bei einigen dieser Legie-
rungen selbst nach 30-minutiger Wasserstoffbeladedauer), sodass der Komplexphasenstahl
geringere Standzeiten aufweist als der Dualphasenstahl.

Werden die Standzeiten der nicht mikrolegierten Stahltypen der Festigkeitsklasse
1400 MPa (CP1400 und TM1400) nach 10-minutiger Wasserstoffbeladung gegeniibergestellt,
so zeigt sich, dass der Komplexphasenstahl eine deutlich héhere Standzeit aufweist als der
Stahltyp TM1400. Dieser Trend ist mit Ausnahme der beiden nioblegierten Schmelzen und
der Legierung mit 0,048 m% Vanadium bei mikrolegierten Schmelzen weniger deutlich er-
kennbar. Mikrolegieren fiihrt beim Stahltyp CP1400 zu einer Verringerung der Standzeit.
Beim Stahltyp TM1400 kommt es teilweise zu einer marginalen Erhéhung der Standzeit, so-
dass bei einigen Schmelzen der Komplexphasenstahl geringere Standzeit als der Stahltyp
TM1400 aufweist (siehe Legierungen mit 0,166 m% Vanadium, 0,235 m% Molybdén,
0,024 m% Zirkon sowie Legierungen mit Bor). Diese Standzeiterhéhung geht jedoch mit ei-
ner markanten Standzeitstreuung einher, dies ist bei den Stdhlen TM1400 mit 0,0014 m% Bor
bzw. 0,0022 m% Bor gut erkennbar. Mikrolegieren fuhrt beim Stahltyp TM1400 zu keiner
bedeutenden Verringerung der IHE-Versprodungsneigung.

Hervorzuheben ist der Einfluss von Titan und Zirkon auf die Standzeit der Lochzugpro-
ben. Diese Mikrolegierungselemente erhdhen mit zunehmendem Gehalt die Versprodungs-
neigung nahezu aller vier Stahltypen (Ausnahme: Stahl DP1200 mit 0,046 m% Titan) deut-
lich, die Standzeiten nehmen ab. Zusammengefasst zeigen die Lochzugversuche, dass sich in
beiden Festigkeitsklassen jeweils die Komplexphasenstahle CP1400 bzw. CP1200 resistenter
bezlglich IHE verhalten als der Stahl TM1400 mit angelassenem martensitischem Geflige
bzw. der Dualphasenstahl DP1200. Dies ist vor allem beim Vergleich der nicht mikrolegierten
Stahltypen gut erkennbar. Aus den Lochzugversuchen geht hervor, dass Mikrolegieren so-
wohl bei den Stahltypen TM1400 und CP1400 als auch beim Stahltyp CP1200 zu keiner be-
deutenden Verringerung der IHE-Anfalligkeit fihrt. Nur beim Stahltyp DP1200 ist eine rele-
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vante Erhohung der Standzeit bzw. Abnahme der Versprodungsneigung mit bestimmten Mik-

rolegierungselementen und Gehalten moglich.
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Abbildung 34: Bruchzeiten von Lochzugproben aller vier Stahltypen der mit Bor, Vanadium bzw. Molybdéan
legierten Schmelzen. i/j DL bedeutet i Durchlaufer (d. h. kein Versagen innerhalb von 92 h) von j gepriften
Proben. ,,max* und ,,min‘ bedeuten maximale bzw. minimale Bruchzeit.

4.5 Ergebnisse der Bligelprobenversuche (HEE)

Die Abbildungen 35 und 36 zeigen die Bruchzeiten von Biigelproben mit dem Biegeradius
8 mm bzw. 10 mm aller untersuchten Legierungen und Stahltypen. Die Fehlerbalken geben

die minimal und maximal mdglichen Bruchzeiten, die Balken die gemittelten Bruchzeitraume
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aus den intervallweisen Uberpriifungen der Proben auf Bruch an. Alle Proben versagten in-

nerhalb von 72 h, Durchldufer traten nicht auf.
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Abbildung 35: Bruchzeiten von Buligelproben aller vier Stahltypen mit Biegeradius 8 mm bzw. 10 mm der nicht
mikrolegierten Basisschmelze, sowie der mit Niob, Vanadium bzw. Molybdan legierten Schmelzen.

Ein Vergleich der beiden nicht mikrolegierten Stahltypen der Festigkeitsklasse 1200 MPa
(DP1200 und CP1200) zeigt bei beiden angewandten Biegeradien fiir den Komplexphasen-
stahl deutlich hohere Bruchzeiten als fir den Dualphasenstahl. Diese Abhangigkeit der HEE-
Empfindlichkeit vom Stahltyp in der Festigkeitsklasse 1200 MPa gilt fur alle untersuchten
Legierungen. Der Dualphasenstahl ist bei jeder Legierung anfélliger auf HEE als der Stahltyp
CP1200. Mikrolegieren hat entgegen den Ergebnissen aus IHE-Lochzugversuchen bei den
HEE-Versuchen keinen positiven Einfluss auf die Standzeit des Dualphasenstahls. Unabhén-

gig, ob mit oder ohne Mikrolegierungselement, versagen alle Proben des Stahltyps DP1200
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innerhalb von 2 h. Auch beim Stahltyp CP1200 fiihrt Mikrolegieren zu keiner relevanten
Bruchzeiterhdhung, lediglich bei den Stahlen CP1200 mit 0,025 m% Niob, 0,126 m% Vana-
dium bzw. mit 0,05 m% Molybdan steigt die Bruchzeit geringfugig an.

Werden die Bruchzeiten von Bugelproben der Stahltypen der Festigkeitsklasse
1400 MPa (TM1400 und CP1400) gegenubergestellt, so zeigt sich bei nahezu allen Legierun-
gen, mit Ausnahme der nicht mikrolegierten Basisschmelze und der Legierung mit

0,0022 m% Bor, dass der Komplexphasenstahl héhere Bruchzeiten aufweist als der Stahltyp

TM1400 mit angelassenem martensitischem Gefuige. Nur bei der Basisschmelze sowie bei der

Legierung mit 0,0022 m% Bor weist der Stahltyp TM1400 eine etwas hohere Standzeit als

der Komplexphasenstahl auf. Der Trend, dass der Stahltyp CP1400 versprodungsresistenter

als der Stahltyp TM1400 ist, scheint wiederum unabhangig vom Biegeradius zu sein.
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Abbildung 36: Bruchzeiten von Biigelproben aller vier Stahltypen mit Biegeradius 8 mm bzw. 10 mm der mit
Bor, Titan bzw. Zirkon legierten Schmelzen.
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Mikrolegieren hat auf die HEE-Anfélligkeit der Stahltypen der Festigkeitsklasse 1400 MPa
keinen bedeutenden positiven Einfluss, die HEE-Versprédungsneigung dieser Stahltypen wird
durch kein Mikrolegierungselement markant verringert. Fir die Stahltypen TM1400 und
CP1400 fuhrt Mikrolegieren tendenziell sogar zur Abnahme der Standzeiten. Nur bei dem mit
0,05 m% Molybdén bzw. mit 0,0022 m% Bor legierten Stahltyp TM1400 und dem mit
0,05 m% Niob, 0,05 m% Molybdén, Bor (0,008 m% und 0,0022 m%), Titan (0,023 m% und
0,046 m%) bzw. mit 0,024 m% Zirkon legierten Stahltyp CP1400 kommt es zu einer margi-
nalen Erhéhung der Bruchzeiten.

Zusammenfassend kann festgehalten werden, dass, dhnlich wie bei den IHE-Lochzug-
versuchen, eine Gefligeabhéngigkeit der HEE-Versprodungsneigung zu erkennen ist. In der
Festigkeitsklasse 1400 MPa scheint der Stahltyp TM1400 mit dem Geflige aus angelassenem
Martensit anfalliger auf HEE zu sein als der Komplexphasenstahl CP1400. In der Festigkeits-
klasse 1200 MPa ist der Dualphasenstahl deutlich weniger resistent als der Komplexphasen-
stahl CP1200. Werden die vier untersuchten Stahltypen gegeniibergestellt, ist unabhangig von
den Legierungen erkennbar, dass der Dualphasenstahl die geringste Standzeit bzw. die ge-
ringste HEE-Resistenz aufweist; die Wasserstoffversprodungsneigung ist bei diesem Stahltyp
im Vergleich zur Versprodungsneigung der anderen Stahltypen in HEE-Versuchen deutlich
hoher als in IHE-Versuchen. Aus den Versuchen l&sst sich fur die vier Stahltypen ableiten,
dass Mikrolegieren keine relevante Verringerung der HEE-Anfalligkeit bewirkt. Ahnlich wie
bei den Lochzugversuchen fihrt vor allem ein zunehmender Gehalt der Mikrolegierungsele-
mente Titan und Zirkon zur Abnahme der Standzeiten von Proben. Hinzuweisen ist auf eine
Besonderheit beziiglich der Radienabhangigkeit der Standzeiten: Uber alle Stahle scheinen
Bugelproben mit Biegeradius 8 mm trotz gréRerer Zug-Tangentialdehnung tendenziell hohere

Bruchzeiten aufzuweisen als Proben mit Biegeradius 10 mm.

4.6 Ergebnisse der Langsamzugversuche

Abbildungen 37 und 38 zeigen die technische-Spannung-Dehnungkurven wasserstoffbelade-
ner und unbeladener Langsamzugproben der vier nicht mikrolegierten Stahltypen und der
Stahltypen mit hochstem Mikrolegierungsgehalt. Deutlich ist die Verdnderung der Zugver-
suchkurven durch die Wasserstoffbeladung zu erkennen.
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Abbildung 37: Spannung-Dehnungdiagramme wasserstoffbeladener (,,bel.«) und unbeladener (,,unbel.*) Lang-
samzugproben der Stéhle der Basisschmelze und der Stahle mit 0,05 m% Niob, 0,081 m% Titan bzw. 0,093 m%
Zirkon.

In Abbildung 39 sind die Veranderungen von Rpn, Wy und Asg infolge Wasserstoffbeladung
flr die vier Stahltypen der verschiedenen Legierungen zusammengefasst. Bei allen Stahlen
scheint Wasserstoff diese mechanischen Kennwerte bei der gewéhlten Dehnrate deutlich zu
verringern. Vor allem die Brucharbeit und die Bruchdehnung fallen markant ab. Beim Stahl-
typ TM1400 tritt Versagen bei manchen Legierungen nahezu ohne plastische Verformung ein,
diese Zugproben versagen teilweise im elastischen Dehnungszustand (siehe Basisschmelze)
und weisen daher den starksten Abfall von W, und Asp auf. Auf die Zugfestigkeit Ry, hinge-
gen scheint Wasserstoff bei der gewahlten Dehnrate einen geringeren Einfluss zu haben. Die
Abnahme von Ry, liegt etwa bei maximal 35 %. Ein Trend, dass bestimmte Mikrolegierungs-
elemente die Abnahme der Kennwerte R, Wyo und Asg senken, ist nicht erkennbar. Mikrole-
gieren scheint auf die Abnahme dieser mechanischen Kennwerte bei geringer Dehnrate keinen

relevanten Einfluss zu nehmen.
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Abbildung 38: Spannung-Dehnungdiagramme wasserstoffbeladener (,,bel.«) und unbeladener (,,unbel.*) Lang-
samzugproben der Stahle mit 0,166 m% Vanadium, 0,235 m% Molybdan bzw. 0,0022 m% Bor.

Abbildung 39 c zeigt die Veranderung der Streckgrenze der wasserstoffbeladenen Langsam-
zugproben. Eine allgemeine Verringerung oder Erhéhung der Streckgrenze durch Wasserstoff
konnte nicht nachgewiesen werden; je nach Stahltyp und Legierung kommt es zu einer Stei-
gerung oder einer Verringerung von Rpo». Ein Abfall der Streckgrenze tritt nur beim Stahltyp
TM1400 auf, wobei bei der nicht mikrolegierten Probe der Bruch bereits im elastischen Deh-
nungszustand stattfindet und damit im Vergleich zu allen anderen Stéhlen der merklichste
Duktilitatsverlust erkennbar ist. In Abbildung 39 d werden Verdnderungen des Streckgren-
zenverhdaltnisses Rpo2/Rm infolge der Wasserstoffbeladung dargestellt; tendenziell ist eine Er-
hohung des Streckgrenzenverhaltnisses zu erkennen.

Zusammenfassend kann aus den Ergebnissen der Langsamzugversuche abgeleitet wer-
den, dass es bei einer geringen Dehnrate bei allen vier Stahltypen der untersuchten Legierun-
gen zu einem deutlichen Abfall der mechanischen Kennwerte Ry, Wyo und Asg unter Wasser-

stoffeinfluss kommt. Offensichtlich scheint Wasserstoff bei der geringen Dehnrate von
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10> s*, unabhangig vom Stahltyp und dem Mikrolegierungselement, den Versagenswider-

stand im Zugversuch auffallend zu senken.

Abminderung der Zugfestigkeit R, Abminderung der Brucharbeit W,
-100
-90 -
° -80 -
> S
£ ;— -70 E
> 5 -60 - B
=4 g2 -50 A
= 5 i
% E -40 T l
g 2 -30 -
£ E o |
Qo Qo
< < .10 B
° ] |
Basis Nb Ti zr \% B Mo Basis Nb Ti Zr \Y B Mo
a
mDP1200 mTM1400 mCP1200 mCP1400 mDP1200 mTM1400 mCP1200 mCP1400
Veranderung der Streckgrenze R, Veranderung des Streckgrenzenverhaltnis
30 60
Tl Vv 50 v
20 . .
Basis Nb Ti Zr
X X
E E
] ]
(o)) (o))
c c
= =
@ @
e} ©
c [
:E :E
p -
-20
®mDP1200 ®TM1400 ®CP1200 mCP1400 . ®DP1200 ®TM1400 ®CP1200 ®CP1400
Abminderung der Bruchdehnung A,
-100 -
-90 -
< -80 +
5 -70 +
S5 -60 -
g .50 -
>
g -40 +
£ -30 4
5 20
< _10 ,
0 ,

Basis Nb Ti Zr V B Mo

EDP1200 ®TM1400 mCP1200 mCP1400 €

Abbildung 39: Veranderung von Zugfestigkeit, Brucharbeit, Streckgrenze, Streckgrenzenverhéltnis und Bruch-
dehnung infolge Wasserstoffbeladung bei Langsamzugproben. T Bruch im elastischen Dehnungszustand.
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4.

7 Ergebnisse der Schnellzugversuche

Abbildungen 40 bis 42 zeigen die technische-Spannung-Dehnungkurven der Schnell-

zugversuche wasserstoffbeladener und unbeladener Proben der vier nicht mikrolegierten

Stahltypen und der Stahltypen mit hochstem Mikrolegierungsgehalt. Deutlich ist zu erkennen,

dass zwischen wasserstoffbeladenen und unbeladenen Proben kaum Unterschiede in den

Spannung-Dehnungkurven auftreten.
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Abbildung 40: Spannung-Dehnungdiagramme wasserstoffbeladener (,,bel.«) und unbeladener (,,unbel.)
Schnellzugproben der Stahle der Basisschmelze und der Stahle mit 0,05 m% Niob, 0,081 m% Titan bzw.
0,093 m% Zirkon.

Abbildung 43 sind die Veranderungen der mechanischen Kennwerte infolge der Wasser-

stoffbeladung dargestellt. Bei der hohen Dehnrate der Schnellzugversuche kommt es, entge-

gen dem Verhalten bei Langsamzugversuchen, zu keiner generellen Abnahme der mechani-

schen Kennwerte bzw. der Duktilitdt durch Wasserstoff. Teilweise tritt je nach Legierung und

Stahltyp bei den wasserstoffbeladenen Proben eine Zunahme der mechanischen Kennwerte
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auf. So zeigt ein Vergleich der Zugfestigkeiten wasserstoffbeladener Proben (Abbildung 43 a)
je nach Stahltyp und Legierung Veranderungen um maximal +5 %. Auch die Streckgrenze,
die Brucharbeit und das Streckgrenzenverhéltnis sowie die Bruchdehnung nehmen bei den

wasserstoffbeladenen Proben im Schnellzugversuch zu oder ab.

0123 456 7 8 91011121314151617180 1 2 3 4 5 6 7 8 9 10 11 12 13 14 15 16
111111 1500

L 0 L s s [ B Sy s A B B B ]
1400 - = 1400
1300 - ‘ - IR e X 11300
F L) I A 1
@ 1200 [y o antme % i = ———— 1200
€ 1100 [ N RN N g NN N 1100
S 1000 - f AVIA A 1 &) \ 11000
S 2 \ NN I ¥ N 1
2 900 \ 1T Y 1900
S 800 \ 800
g r 1T ]
o 700 | 1| 1700
£ 600 1| 1600
2 500 500
£ 400 0,166 m% V ] 0,235 m% Mo 1400
2 200 —— TM1400 bel. —~— TM1400 unbel. 1 —— TM1400 bel. —4— TM1400 unbel. | 50
500 —— CP1200 bel. —— CP1200 unbel. ] —— CP1200 bel. ——CP1200 unbel. | -
—— CP1400 bel. —— CP1400 unbel. ] —— CP1400 bel. —— CP1400 unbel. |
108 ——DP1200bel. —~—DP1200 unbel. | ——DP1200bel.  —+—DP1200 unbel. | 300
L L L L L M| L L L Ll L
O123456789101112131415161718012345678910111213141516
Technische Dehnung, % a Technische Dehnung, % b

Abbildung 41: Spannung-Dehnungdiagramme wasserstoffbeladener (,,bel.«) und unbeladener (,,unbel.*)
Schnellzugproben der Stahle mit 0,166 m% Vanadium bzw. 0,235 m% Molybdén.

Die maximale Veranderung der Kennwerte Wyo, Rpo.2, Rpo.2/Rm und Ay betrégt etwa +30 %.
Durch die Wasserstoffbeladung kommt es bei keinem Stahl der verschiedenen Legierungen
zu einer relevanten Abnahme der mechanischen Kennwerte bzw. der Duktilitat. Entgegen den
Feststellungen aus den Langsamzugversuchen scheint bei der hohen Dehnrate von 20 s die
durch die kathodischen Beladerandbedingungen (siehe Tabelle 5) eingebrachte Menge an

Wasserstoff auf die mechanischen Kennwerte keinen bedeutenden Einfluss auszuuiben.
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Abbildung 42: Spannung-Dehnungdiagramme wasserstoffbeladener (,,bel.*) und unbeladener (,,unbel.*)
Schnellzugproben der Stahle mit 0,0022 m% Bor.
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Abbildung 43: Veranderung von Zugfestigkeit, Brucharbeit, Streckgrenze, Streckgrenzenverhéltnis und Bruch-
dehnung infolge Wasserstoffbeladung bei Schnellzugproben.
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5. Diskussion

Kapitel 5

Diskussion

5.1 Versagen hochfester Stdhle unter Wasserstoffeinfluss

5.1.1 Rissbildung und -wachstum an wasserstoffbeladenen Proben

Ein wasserstoffbedingtes Versagen zeichnet sich durch das zeitverzogerte Wachstum von
Rissen und die Bildung von Rissen bei Spannungen aus, bei welchen ohne Wasserstoffein-
fluss Rissbildung und Risswachstum nicht zu erwarten sind [35]. Wasserstoffbedingte Riss-
bildung und Risswachstum setzen eine Wasserstoffansammlung in Zonen hoher hydrostati-
scher Spannung voraus. Hohe Spannungen treten durch Uberlagerung makro- und mikrosko-
pischer Spannungen im Gefiige, etwa an Kerben, um Einschlisse und Auscheidungen oder an
der Rissspitze von Mikrorissen, auf. Wird eine in Bezug zur Spannung kritische Wasserstoff-
konzentration in einem solchen Spannungsfeld erreicht, so bildet sich ein Riss aus oder ein
Riss wird wachstumsfahig. Im Rahmen der Dekohasionstheorie gehen sowohl Troiano [36]
als auch Oriani [38] davon aus, dass die atomaren Kohasionskréfte durch eine lokale Wasser-
stoffanreicherung verringert werden (siehe 2.4.3). Die kritische Wasserstoffkonzentration
entspricht jener Konzentration, bei welcher die Kohasionskrafte so stark verringert sind, dass
die auftretenden Krafte die Kohé&sionskrafte Gberschreiten [36, 38]. Wird flr die Wasserstoff-
schadigung der HELP-Mechanismus vorausgesetzt (siehe 2.4.2), so kommt es beim Erreichen
einer Kkritischen Wasserstoffkonzentration zu Versetzungsbewegungen und -interaktionen,
Porenbildung und Hohlraumzusammenschluss [45-47, 56, 150-152]. Wie rasch die in Bezug
auf die auftretenden Spannungen kritische Wasserstoffkonzentration zur Rissbildung bzw.
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5. Diskussion

zum Risswachstum erreicht wird und wie schnell ein wasserstoffbedingtes Risswachstum
verldauft, hangt nach Troiano [36], Yokobori et al. [153] und Dadfarnia et al. [154] u. a. vom
Diffusionskoeffizienten ab. Die Bedeutung des Diffusionskoeffizienten l&sst sich anhand des
zweiten Fickschen Gesetzes erkennen. Diesem zufolge ist die Konzentrationsanderung u. a.
abhangig vom Gradienten der hydrostatischen Spannung, dem Konzentrationsgradienten so-
wie vom Diffusionskoeffizienten (siehe (18)).

GroRe Konzentrationsgradienten, Gradienten der hydrostatischen Spannung, Diffusi-
onskoeffizienten und Wasserstoffgrundgehalte ermdglichen ein rasches Erreichen der Kriti-
schen Konzentration in Zonen hoher Spannung und verringern damit die Zeit, bis ein Riss
gebildet bzw. wachstumsféhig wird (Inkubationszeit). Yokobori et al. [153], Dadfarnia et al.
[154], Sofronis und McMeeking [155] und Krom et al. [156] berechneten die Konzentrations-
anderung an der Rissspitze mit numerischer Simulation auf der Basis des zweiten Fickschen
Gesetzes. Die hochste Konzentration an interstitiell gelostem Wasserstoff stellt sich im Punkt
grolter hydrostatischer Spannung (Punkt pmax in Abbildung 44 a) ein [153, 155, 156]. Die
numerischen Simulationen von Yokobori et al. [153] und Dadfarnia et al. [154] bestatigen,
dass mit zunehmendem Diffusionskoeffizienten die Zeit, bis eine kritische Konzentration am

Punkt hochster hydrostatischer Spannung erreicht wird, abnimmt (Abbildung 44 b).
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Abbildung 44: a) Verlauf der hydrostatischen Spannung in der elasto-plastischen Zone einer Rissspitze; ange-
lehnt an [153, S. 410]. p ist der Rissspitzenradius, r der Abstand von der Rissspitze. b) zeitlicher Verlauf des
Konzentrationsverhéltnisses c/c, am Punkt maximaler hydrostatischer Spannung in Abhéngigkeit des Diffusi-
onskoeffizienten D; angelehnt an [153].

Ergebnisse fraktographischer Untersuchungen bestéatigen, dass ein wasserstoffbedingtes Ver-
sagen sowohl durch Rissbildung in Spannungsfeldern im Gefuige als auch durch das Wachs-
tum von Rissen erfolgt. Bruchflachen von unbeladenen Langsamzugproben zeigen bei den
untersuchten Stahlen Scherbriiche; duktile Bruchmerkmale, wie Wabenbildung, sind tber die
gesamte Bruchflache zu erkennen (Abbildung 51 a). Bei wasserstoffbeladenen Langsamzug-

proben &ndert sich das Bruchbild deutlich: Sie weisen sprod erscheinende Bruchflachen auf,
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welche senkrecht zur Probenlangsachse liegen (im Weiteren als Normalbruchflachen bezeich-
net), die von den Probenschmalseiten in Richtung der Probenmitte wachsen (Abbildung 45 a
und b). Diese Normalbruchflachen finden sich bei unbeladenen Langsamzugproben nicht. Der

Kern der wasserstoffbeladenen Langsamzugproben bleibt jedoch duktil.

Abbildung 45: Von Kante ausgehende Normalbruchflachen (innerhalb roter Kontur) an wasserstoffbeladenen
Langsamzugproben: a) Stahl DP1200 mit 0,081 m% Titan, b) Stahl CP1200 mit 0,081 m% Titan. ¢) Vom Kerb-
loch ausgehende Normalbruchflache an wasserstoffbeladener Lochzugprobe Stahl CP1200 mit 0,081 m% Titan.

Auch Moli-Sanchez et al. [75] sowie Depover et al. [157] fanden an 0,7 mm bis 1,1 mm di-
cken wasserstoffbeladenen Flachzugproben an den Randbereichen der Zugproben sprdde und
im Kern duktile Bruchflachen. Ahnliches stellten Nakamoto et al. [131] an wasserstoffbela-
denen Rundzugproben mit 5 mm Durchmesser fest; im Kern der Probe zeigte sich ein duktiler
und im Randbereich ein sproder Bruch. Gleiche Bruchoberflachen wie wasserstoffbeladene
Langsamzugproben zeigen auch wasserstoffbeladene Lochzugproben: Sprod wirkende Nor-
malbruchflachen wachsen von der Stanzkante des Kerblochs aus (Abbildung 45 c).
Rissfortschrittsbetrachtungen wéhrend der Langsamzugversuche wasserstoffbeladener
Proben zeigten, dass das Risswachstum hdufig an der erodierten Kante der Langsamzugprobe
beginnt und der Riss in Richtung Probenkern wéachst. Vermutlich reichert sich wéhrend des
Zugversuchs Wasserstoff in Spannungsfeldern von Defekten bzw. Mikrorissen der Kante an;
diese Mikrorisse werden dadurch bereits bei geringen Spannungen bzw. Dehnungen zu
wachstumsfahigen Rissen und bilden die von den Kanten ausgehenden Normalbruchflachen.
Teilweise werden mehrere Mikrorisse der Kante zu wachstumsfahigen Rissen, sodass sich
neben dem Hauptriss auch Sekundérrisse auf Proben finden (siehe Abbildung 46 a Detail X).
Die Bildung von Normalbruchflachen an Lochzugproben, ausgehend vom Kerbloch, kann
ebenfalls durch die Anreicherung von Wasserstoff im Verzerrungsfeld von Mikrorissen der
Stanzkante nach der Lastaufpragung erklart werden. Unter Belastung wirken im Bereich des
Kerblochs die groRten makroskopischen Zugspannungen. An der Stanzkante der Kerbe liegen

Mikrorisse vor; durch die makroskopischen Kerbspannungen, tiberlagert mit den mikroskopi-
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schen Spannungen im Verzerrungsfeld der Rissspitze, kommt es zur Wasserstoffanreicherung
an der Rissspitze.

W e /

4 'vHaﬂptrisé//
4
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Abbildung 46: a) Haupt- und Sekundarriss an wasserstoffbeladener Langsamzugprobe Stahl TM1400 mit
0,05 m% Niob. Oberflachennahe Sprédbruchinseln (innerhalb roter Kontur) an wasserstoffbeladenen Langsam-
zugproben: b) Stahl TM1400 mit 0,081 m% Titan, ¢) Stahl CP1200 mit 0,0022 m% Bor.

Neben der Bildung von Normalbruchflachen durch wasserstoffbedingt gewachsene Mikroris-
se von Kanten finden sich auf den Bruchflachen von Langsamzugproben und Lochzugproben
zusatzliche Rissinitiierungsstellen: An wasserstoffbeladenen Proben bilden sich Normal-
bruchflachen auch als polygonale Inseln im oberflachennahen Bereich aus (Abbildung 46 b
und c sowie Abbildung 47).

AlL,O3'
Einschluss

e Anghe - - TRl MIT WO s = b S~ L b 1
Abbildung 47: Oberflachennahe Sprédbruchinseln (innerhalb roter Kontur) an wasserstoffbeladenen Lochzug-
proben: a) Stahl CP1200 nicht mikrolegiert, b) Stahl TM1400 nicht mikrolegiert, ¢) Stahl TM1400 mit
0,081 m% Titan.

Im Randbereich und im Zentrum dieser sproden Inseln befinden sich Einschliisse bzw. Aus-
scheidungen. Sojka et al. [70], Lee et al. [74] und Bruzzoni et al. [81] fanden ahnliche insel-
formige Bruchzonen rund um Einschlisse und Ausscheidungen in wasserstoffbeladenen
hochfesten Stahlen. Diese inselformigen Sprodbruchbereiche treten nur bei wasserstoffbela-
denen Proben auf und sind ein Zeichen wasserstoffinduzierter Rissbildung. Durch die Kerb-
wirkung der Einschlisse und der Ausscheidungen entstehen unter makroskopischen Span-
nungen um die Inhomogenitaten Spannungsfelder, wodurch spannungsgetrieben in Richtung
der Einschliisse bzw. der Ausscheidungen eine Wasserstoffdiffusion auftritt. Nach dem Uber-
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schreiten einer kritischen Kombination aus Spannung und Wasserstoffkonzentration bildet
sich um die Inhomogenitét ein Riss aus; daher sind inselformige Sprodbruchzonen bevorzugte
Rissinitiierungsstellen [75, 158]. Der Riss wachst wasserstoffinduziert weiter, um die Inho-
mogenitat herum entstehen charakteristische Bruchmerkmale (siehe 5.1.2). Erreicht der Riss
eine kritische GroRe, so verlauft der Restbruch duktil und um die Sprédbruchzone bilden sich
duktile Bereiche aus (dieser VVorgang wird auf Seite 102 bzw. mit Abbildung 49 erlautert).

Die Wasserstoffbeladung der Lochzug- und Langsamzugproben erfolgte symmetrisch
zur Probenachse (bezogen auf die Probendicke). Fir symmetrische Oberflachenkonzentrati-
onen cp kann das Wasserstoffkonzentrationsprofil in der Probe als Funktion der Zeit t nach
Crank [41] folgendermalen ermittelt werden:

o (_ 1\n _ 2_2
izl—iz( 1 &0 D(2n+21) °t oS (2n+1)7zx.
Co T 2n+1 4d, 2d;

(99)

In (99) sind dp die halbe Probendicke (dp = %2 mm), x der Abstand von der Probenmitte und ¢
die Konzentration an der Stelle x. Die Losung von (99) mit einem mittleren Diffusionskoeffi-
zienten bei Raumtemperatur von D = 10°° cm?/s (vgl. Tabellen 10 bis 13) zeigt, dass sich bei
den gewahlten Wasserstoffbeladezeiten (10 min bzw. 30 min) kein homogenes Wasserstoff-
konzentrationsprofil Uber die Blechdicke ergibt und die Wasserstoffkonzentration im oberfla-
chennahen Bereich hoher als im kernnahen Bereich ist (Abbildung 48).

1,0 1,0
0,9 0,9
08l \ T — / los
0,7 \\ // 0,7
_06 Y 0,6
L0,5 \ 0,5
° N\ /
0,4 N\ 4 0,4
0,3 S—— 0,3
0,2 —— 10 min 10,2
01 ——30min {91
0,0 ' . 0,0
-0,5 -0,25 0 0,25 0,5
X

Abbildung 48: Konzentrationsprofil in den 1 mm dicken Proben nach 10 min und 30 min Wasserstoffbeladezeit.

Aufgrund der htheren Konzentration nahe der Oberflache kann wahrend der Probenbelastung
dort in kirzerer Zeit um die Einschliisse und Ausscheidungen herum eine kritische Konzent-
ration zur Rissbildung erreicht werden als im kernnahen Bereich, sodass sich die inselformi-
gen Rissinitiierungsstellen vorwiegend oberflachennah ausbilden.

Auf den Bruchflachen wasserstoffbeladener Lochzug- und Langsamzugproben finden
sich neben spréden Zonen auch duktile Bereiche. Troiano [36] geht von einem diskontinuier-
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lichen Risswachstum aus und erklart dies folgendermalien: Liegt ein Mikroriss vor, so rei-
chert sich im Bereich der elasto-plastisch verzerrten Rissspitze Wasserstoff an (Abbildung 49
Bereich 1). Wird an der Rissspitze eine in Bezug zum auftretenden Spannungszustand kriti-
sche Konzentration erreicht, beginnt der Riss zu wachsen. Der Riss verlangert sich, durch-
wéchst die Wasserstoffanreicherungszone und stoppt im Gebiet verminderter Wasserstoffan-
reicherung (Abbildung 49 Bereich 2). Die elasto-plastische Zone positioniert sich neu und
Wasserstoff diffundiert in das Verzerrungsfeld, um dort wieder anzureichern und seine sché-
digende Wirkung fortzusetzen — der Riss wachst schrittweise [36]. Die Rissfortschrittsge-
schwindigkeit hangt davon ab, wie rasch Wasserstoff in das neu positionierte Verzerrungsfeld
der Rissspitze nachdiffundieren kann und ist damit u. a. vom Diffusionskoeffizienten abhén-
gig [36, 153, 154]. Erreicht der Riss eine bestimmte GroRe bzw. verringert sich der Restquer-
schnitt auf ein kritisches MaR, so nimmt die Risswachstumsgeschwindigkeit markant zu. Der
Wasserstoff kann aufgrund zu langsamer Diffusion mit der Rissspitze nicht mehr mitwandern.
Das restliche Risswachstum verlauft daher ohne Wasserstoffeinfluss und es kommt zum duk-

tilen Versagen der Restbruchflache.
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Abbildung 49: Diskontinuierliches Risswachstum und Wasserstoffdiffusion; in Anlehnung an [36].

5.1.2 Charakteristische Merkmale von Sprodbruchflachen wasser-
stoffbeladener Proben

Wasserstoff fuhrt, wie in 5.1.1 gezeigt, zur Verdnderung des Bruchbildes. Ausgehend von
Kanten, Einschlissen und Ausscheidungen bilden sich sprode Bereiche aus. Diese sprod er-
scheinenden Normalbruchflachen weisen vier charakteristische Merkmale auf: Auf allen
Normalbruchflachen finden sich im REM facettenartige Glattbruchflachen, Aufklaffungen,
Stufen zwischen und auf Glattbruchflachen, sowie Ausziehungen auf Glattbruchflachen.
Nachfolgend werden mit einem Literaturvergleich mogliche Erklarungen fir die Ausbildung

dieser festgestellten Merkmale aufgezeigt:
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Glattbruchflachen: In den Abbildungen 50, 51 b und 52 sind facettenartige Glattbruchflachen
im Sprddbruchbereich von Langsam- und Lochzugproben dargestellt (Pfeile W). Hirth [62],
Lee et al. [74] und Takeda und McMahon [159] fuhren facettenartige Glattbruchflachen was-
serstoffbeladener Gefuige auf ,,glide plane decohesion* (Gleitebenendekohésion) zuriick.
Glattbruchflachen ergeben sich bei Gleitebenendekohasion durch die wasserstoffbedingte

Abnahme der Kohésionskrafte in den Gleitebenen.

Abbildung 50: Normalbruchflachen von wasserstoffbeladenen Langsamzugproben: a) Stahl
0,0022 m% Bor, b) Stahl TM1400 mit 0,081 m% Titan.
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Abbildung 51: a) Duktile Bruchflache einer unbelade % Titan.
b) Normalbruchflache einer wasserstoffbeladenen Langsamzugprobe Stahl DP1200 mit 0,081 m% Titan.

Wasserstoff erleichtert die Bewegung von Versetzungen; Sofronis und Birnbaum [45] und
Chateau et al. [50] konnten auf der Basis der elastischen Theorie nachweisen, dass die Inter-
aktionskrafte zwischen Stufenversetzungen durch Wasserstoff verringert werden. Matsui et al.
[48] vermuten die Abnahme der Peierls-Spannung als Ursache fir die erleichterte Verset-
zungsbewegung (siehe 2.4.2). Das Quergleiten von Schraubenversetzungen wird durch Was-
serstoff jedoch behindert; damit ist eine Makroverformung erschwert, eine Versetzungsbewe-
gung in den Gleitebenen aber méglich [62, 74, 159]. Dass das Quergleiten von Schraubenver-

setzungen behindert ist, bestatigten Wen et al. [160] mit ab initio-Berechnungen an Nickel.
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Wasserstoff erhoht die Aktivierungsenergie fur das Quergleiten von Schraubenversetzungen.
Ferreira et al. [161] konnten das erschwerte Quergleiten von gemischten Versetzungen unter
Wasserstoffeinfluss mit TEM-Untersuchungen an Aluminium nachweisen. Sie fanden heraus,
dass beim Quergleiten gemischter Versetzungen der Langenanteil der Schraubenversetzung
zu- und der Langenanteil der Stufenversetzung abnimmt. Wasserstoff behindert dabei die Zu-
nahme des Schraubenversetzungsanteils und erschwert dadurch das Quergleiten [161]. Die
erleichterte Versetzungsbewegung im krz Eisengitter erfolgt sowohl in {1 1 0} Ebenen [62,
74,159, 162, 163] als auch in {1 1 2} Ebenen [162].

Abbildung 52: a) und b) Normalbruchflachen um Einschluss in wasserstoffbeladener Lochzugprobe
Stahl TM1400 mit 0,081 m% Titan.

An Phasengrenzen, Karbiden, Latten- bzw. Blockgrenzen im Martensit, Ausscheidungen,
Korngrenzen u. dgl. — allgemein an Hindernissen der Versetzungsbewegung — kommt es zu
Versetzungsaufstauungen. Stufenversetzungen schleppen im Versetzungskern und in ihrem
Verzerrungsfeld bei ihrer Bewegung Wasserstoff mit [51]. Durch den Wasserstofftransport
mit den Versetzungen kommt es zu einer lokalen Wasserstoffanreicherung unterhalb der
Gleitebenen im Bereich der aufgestauten Stufenversetzungen. Durch die steigende Wasser-
stoffkonzentration nehmen die Kohasionskréfte ab (Dekohasionstheorie), was die Ausbildung
eines Risses in den {110} und {11 2} Ebenen bei geringen Spannungen erleichtert; siehe
Abbildung 53 [62, 74, 159].

Eine weitere Erklarung fur die festgestellten Glattbruchflachen wasserstoffbeladener
Proben liefern Neeraj et al. [152]. Entgegen dem oben beschriebenen Gleitebenendekohasi-
onsmechanismus gehen Neeraj et al. [152] nicht davon aus, dass Risse entlang von Vorzugs-
ebenen verlaufen. Sie fanden an Glattbruchflachen Griibchen mit einer Grolze von wenigen
Nanometern und vermuten, dass das Risswachstum unter Wasserstoffeinfluss durch das Zu-

sammenschlieBen von Mikroporen erfolgt (Neeraj et al. [152, S. 5169]: ,,nano-void coale-
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scence mechanism“). Makroskopisch wirken Bruchflachen zwar glatt, mikroskopisch sind
Waben durch zusammengewachsene Hohlraume erkennbar. Dieser Mechanismus basiert nicht
auf einem Kohdasionsverlust infolge Wasserstoffanreicherung, sondern baut auf der HELP-
Theorie, also auf erleichterten Versetzungsbewegungen und der Abnahme der Interaktions-
krafte zwischen Versetzungen durch Wasserstoff auf. Wird eine kritische Wasserstoffkon-
zentration in Spannungsfeldern (bspw. an Mikrorissen) tberschritten, so kommt es durch den
HELP-Mechanismus bei den auftretenden Spannungen zu Versetzungsbewegungen und Inter-
aktionen zwischen den Versetzungen. Diese Versetzungsinteraktionen fuhren zur Bildung und
zum Wachstum von Hohlrdumen. Wird eine kritische Hohlraumdichte erreicht, so schliel3en
sich die Hohlrdume zusammen und ein Riss entsteht oder wéchst [152].

Versetzungs

5 ' L}V L ,_,..,,..._ Versetzungs-
Tl -t aufstau
o spsunn {1 10}

g 1 (2)% Riss {112

Abbildung 53: ,.Glide plane decohesion* (Gleitebenendekohésion), Versetzungen wandern in {1 1 0} und
{11 2} Ebenen und treffen auf Hindernisse. Die Wasserstoffanreicherung fuhrt zur Abnahme der Kohésions-
krafte in der Gleitebene und zur Rissbildung; in Anlehnung an [159, S. 1266].

Aufklaffungen: Ein weiteres festgestelltes Bruchmerkmal bei wasserstoffbeladenen Proben
sind trans- und interkristalline Aufklaffungen im Sprodbruchbereich (Pfeile X in den Abbil-
dungen 50, 51 b und 52). Eine mégliche Erklarung dafiir konnte eine Kombination aus HELP-
und Dekohasionsmechanismus nach dem Modell von Novak et al. [164] liefern. Die Autoren
untersuchten die wasserstoffinduzierte Rissbildung an Stahlen mit angelassenem martensiti-
schem Geflige. Eine Rissbildung fand vorwiegend an Karbiden statt, welche an ehemaligen
Austenitkorngrenzen vorlagen. Die Rissbildung wird folgendermalien erklart [164]: die Pha-
sengrenze der Karbide fungiert als Wasserstofffalle und weist eine bestimmte Konzentration
an Wasserstoff auf. Durch den HELP-Mechanismus kommt es bereits bei geringen Spannun-
gen zur Bewegung von Versetzungen und aufgrund der Abnahme der Interaktionskréfte zwi-
schen den Versetzungen zu einem dichten Aufstau von Versetzungen an Hindernissen der
Versetzungsbewegung, d. h. auch an Karbiden. Die Versetzungen schleppen Wasserstoff mit
sich, und durch den Aufstau an den Karbiden kommt es zu einer zusétzlichen Anreicherung
der Phasengrenze mit Wasserstoff. Dies fihrt entsprechend der Dekohdsionstheorie zu einer
weiteren Abnahme der Kohésion, sodass sich entlang der Karbide Risse ausbilden (Novak et
al. [164, S. 219]: ,,(...) dislocation pile-up induced decohesion*) [164]. Das obige Modell
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konnte auch die Aufklaffungen im Bruchbild erklaren: Die Wasserstoffverteilung im Geflige
ist nicht homogen, und die Bindungsenthalpie von Wasserstofffallen beeinflusst die Konzent-
rationsverteilung [164]. Nach Oriani [98, 164] héngt der Fallenbesetzungsgrad im Gleichge-
wichtszustand zwischen geldstem und in Fallen gebundenem Wasserstoff von der Bindungs-
enthalpie der Falle AH; ab:

®, 0, exp(—AHt]
1-0, 1-0, RT )

(100)

Der Besetzungsgrad und damit die Konzentration (c; = ©N;) nehmen mit héher werdender
Bindungsenthalpie zu. Hindernisse der Versetzungsbewegung, wie Phasengrenzen, Korngren-
zen, ehemalige Austenitkorngrenzen, Block- und Lattengrenzen u. dgl. weisen hohere Bin-
dungsenthalpien und daher grofiere Wasserstoffkonzentrationen als interstitielle Gitterplatze
auf [164]. Diese Wasserstoffanreicherungen fiihren dazu, dass die Kohdsion entsprechend
dem Dekohésionsmechanismus in diesen Wasserstofffallen abnimmt [164-167]. Kommt es
durch Spannungen zu Versetzungsbewegungen, so transportieren Versetzungen Wasserstoff
in Richtung der Hindernisse der Versetzungsbewegung [51, 164], wo bereits durch Fallenwir-
kung eine hohere Wasserstoffkonzentration als an interstitiellen Platzen vorliegt und die Ko-
hasion geschwacht ist. An Hindernissen kommt es mit zunehmender Dichte aufgestauter Ver-
setzungen neben einer Wasserstoffanreicherung unter der Gleitebene der Stufenversetzungen
(Gleitebenendekohasion) zu einer zusatzlichen Konzentrationserh6hung an den Hindernissen

selbst, was die Kohasionskréfte weiter verringert (siehe Abbildung 54).

Wasserstofftransport an Hindernisse Ausreichende Anreicherung —
der Versetzungsbewegung Aufklaffung entsteht
I_L\

{110, __----7
{112}
Ebenen der Verset-
zungsbewegung

Anreicherung an Hindernissen der
Versetzungsbewegung

Abbildung 54: Bildung von Aufklaffungen an Hindernissen der Versetzungsbewegung; in Anlehnung an [159,
S. 1266 und 164, S. 212].

Sobald durch den versetzungsbedingten Transport genug Wasserstoff an einem Hindernis
(Korngrenzen, Block- und Lattengrenzen, Phasengrenzen von Ausscheidungen/Einschliis-
sen/Restaustenit, ehemalige Austenitkorngrenzen, u. dgl.) vorliegt und die Kohé&sion ausrei-

chend vermindert ist, kommt es zur Bildung einer Auftrennung bzw. eines Risses [164].
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Stufenférmige Uberginge: Die Pfeile Y in den Abbildungen 50, 51 b und 52 zeigen ein wei-
teres charakteristisches Merkmal wasserstoffinduzierter Sprodbruchflachen: Stufenférmige
Ubergange zwischen und auf Glattbruchflachen. Die Stufen auf Glattbruchflachen sind in
Abbildung 50 b deutlich zu sehen, Stufen zwischen Glattbruchflachen in den Abbildungen 51
b und 52 a. Auch auf nicht wasserstoffinduzierten Sprodbruchflachen finden sich oftmals Stu-
fen, sogenannte Spaltstufen (Flussmuster, river pattern). Diese Stufen werden durch das
Uberschreiten eines Risses von Korngrenzen mit geringem Orientierungsunterschied oder
durch das Zusammenlaufen mehrerer Risse erklart. Spaltstufen entstehen auch durch das
Schneiden von Schraubenversetzungen mit Spaltebenen (Spaltebenen im krz Eisengitter sind
niedrig indizierte Ebenen wie die {1 0 0} Ebenen). Durch geschnittene Schraubenversetzun-
gen gebildete Stufen kdnnen sich zu gréReren Stufen vereinigen [168]. Das Zusammenlaufen
von Rissen und Uberschreiten von Korngrenzen konnte die Stufenbildung auf wasserstoffin-
duzierten Bruchflachen erklaren. Wird zur Erklarung der vorgefundenen Glattbruchflachen
die Gleitebenendekohésion herangezogen, so findet das Risswachstum hauptsachlich in
{110} und {112} Ebenen statt. Schneiden diese Risswachstumsebenen Schraubenverset-

zungen, so konnen Stufen auf Glattbruchflachen entstehen (Abbildung 55).

Schraubenversetzungen

Rissbildung
durch |
Versetzungs- R
anstau, A ‘
»glide plane J_j_ .
. . 1

decohesion® ..5:. .......

o

Stufen-

bildung
Risswachstum

Rissbildung in {1 1 0}, {1 1 2} Ebenen Riss wachst in {11 0}, {1 1 2} Ebenen
und schneidet Schraubenversetzungen

Abbildung 55: Bildung von Stufen durch Rissbildung infolge der Gleitebenendekohésion und Schnitt des Risses
mit Schraubenversetzungen; in Anlehnung an [168, S. 85].

Auch konnten die Stufen zwischen und auf Glattbruchflachen, ahnlich wie Aufklaffungen,
durch Kohésionsverlust infolge Wasserstoffanreicherung an Hindernissen der Versetzungs-
bewegung gebildet werden. Die Versetzungen transportieren Wasserstoff an Korngrenzen,
Block- und Lattengrenzen, Phasengrenzen, ehemalige Austenitkorngrenzen usw., an welchen
durch deren Fallenwirkung schon eine héhere Konzentration an Wasserstoff vorliegt und die
Kohésion geschwécht ist. Wird eine kritische Wasserstoffkonzentration bzw. Abnahme der
Kohasion erreicht, so wachst der Riss entlang des Hindernisses der Versetzungsbewegung.
Sobald der Kohasionsverlust im Korn groRRer wird als am Hindernis der Versetzungsbewe-

gung (bspw. durch eine inhomogene Wasserstoffanreicherung im Korn und an Hindernissen
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infolge eines stark lokalisierten Versetzungsaufstaus, vgl. Bereich | und Il in Abbildung 54),
wéchst der Riss im Korn weiter.

Wasserstofftransport mit Versetzungen ist nur méglich, wenn die Versetzungen ein hyd-

rostatisches Zugspannungsfeld (ps = (011 + 022 + 633)/3 > 0) aufweisen, in welchem sich Was-
serstoff anreichern kann. Da bei Stufenversetzungen ein hydrostatisches Zugspannungsfeld
unter ihrer Gleitebene vorliegt, konnen sie Wasserstoff transportieren. Anders ist dies fir
Schraubenversetzungen: Diese weisen bei einem isotropen Werkstoff in ihrem Spannungsfeld
nur Schubspannungen und kein hydrostatisches Zugspannungsfeld (p, = 0) auf, sodass sich
kein Wasserstoff um Schraubenversetzungen anreichern kann [50, 60, 169, 170]. Bei aniso-
tropem elastischem Verhalten, welches jeder reale Kristall aufweist, kann der Spannungsten-
sor von Schraubenversetzungen Zugnormalspannungsterme enthalten und es kann ein hydro-
statisches Zugspannungsfeld vorliegen [60, 169, 170]. In anisotropen Kristallen kann sich
Wasserstoff daher um Schraubenversetzungen anlagern und transportiert werden. Auf die
Bedeutung des Wasserstofftransports mit Schraubenversetzungen fiir die Dekohé&sion durch
Wasserstoffanreicherung an Hindernissen der Versetzungsbewegung wird in dieser Arbeit
nicht weiter eingegangen.
Ausziehungen: Ein weiteres Merkmal wasserstoffinduzierter Sprodbruchflachen sind paral-
lele Ausziehungen auf Glattbruchflachen, wie mit den Pfeilen Z in den Abbildungen 50, 51 b
und 52 markiert. Auch auf nicht wasserstoffinduzierten Spaltbruchflachen sind solche Aus-
ziehungen auffindbar; als Ursache werden Dreh- und Kippgrenzen im Korn vermutet. Durch
diese Dreh- und Kippgrenzen verandert sich die Lage der Spaltbruchebenen im Korn, die
Rissebene andert daher im Korn ihre raumliche Lage. Im REM ist dies durch spitz wirkende,
facettenartige Rissflachen zu erkennen [168]. Wird fur die wasserstoffinduzierten Sprod-
bruchflachen wiederum von der Gleitebenendekohasion als Rissbildungsmechanismus ausge-
gangen, so fuhren Dreh- und Kippgrenzen im Korn dazu, dass die {11 0} und {1 1 2} Riss-
wachstumsebenen innerhalb eines Korns ihre Lage andern, was die festgestellten Ausziehun-
gen bzw. Facetten erklaren konnte.

Martin et al. [151] bieten ein weiteres Erklarungsmodell fur die festgestellten facetten-
artigen Ausziehungen auf der Basis von rein duktilem Versagen an. Die Autoren untersuchten
parallele Ausziehungen an wasserstoffbeladenen Stéhlen und stellten fest, dass die Flanken
der Ausziehungen entlang von Gleitbandern verlaufen. Martin et al. [151] gehen, wie auch
Neeraj et al. [152], davon aus, dass das wasserstoffbedingte Risswachstum durch die Bildung
und Vereinigung von Mikroporen erfolgt. Dazu wird vermutet, dass Schnittstellen von Gleit-
bandern Initiierungsstellen fiir Mikroporen sind. Mikroporen entstehen an und entlang der
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Kreuzungen von Gleitbédndern (Abbildung 56 a); sie wachsen durch Versetzungsprozesse ent-
lang der Gleitbadnder (Abbildung 56 b) und schliel3en sich zusammen (Abbildung 56 c) [151].
Verbleibende Materialverbindungen zwischen den Poren (,,Steg® in Abbildung 56 ¢) werden
anschlieBend durch wirkende mechanische Spannungen getrennt und ergeben die Ausziehun-
gen. Versetzungsinteraktionen werden entsprechend dem HELP-Mechanismus erleichtert,
womit die Initiierung und das Wachstum von Poren bei geringen Spannungen erfolgen [151].
Lokale Dehnungszustande und eine Wasserstoffanreicherung fiihren an Kreuzungen von

Gleitbandern zur Bildung von Poren [151].

Gleitband Kreuzung Gleit-
bénder

Auftrennung

Abbildung 56: Bildung von Ausziehungen durch Wasserstoff; in Anlehnung an [151, S. 1605]. An Kreuzungen
von Gleitbdndern kommt es zur Bildung von Poren (a), diese wachsen entlang der Gleitbénder (b) und schlie3en
sich zusammen. Materialverbindungen zwischen den Poren bilden die Ausziehungen (c).

Die in den Abbildungen 50, 51 b und 52 dargestellten Merkmale von Sprédbruchflachen was-
serstoffbeladener Proben kénnen durch verschiedene Mechanismen erklért werden. Zusam-
menfassend zeigt ein Vergleich der oben beschriebenen Modelle, dass sowohl der HELP- und
der Dekohasionsmechanismus als auch deren Kombination fur spezifische Bruchmerkmale
herangezogen werden konnen. Keines der Modelle schlie3t eine erleichterte Versetzungsbe-
wegung oder Kohasionsverlust durch Wasserstoff aus. Vermutlich ist eine Kombination bei-
der Mechanismen, also eine erleichterte Versetzungsbewegung und Dekohdsion durch Was-
serstoffanreicherung aufgrund von Fallenwirkung und versetzungsbewegungsbedingtem Was-

serstofftransport, fur die wasserstoffinduzierte Rissbildung und das Risswachstum relevant.
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5.1.3 Einfluss der Dehnrate auf die wasserstoffbedingte Verande-
rung mechanischer Kennwerte

Im Gegensatz zu den Langsamzugversuchen zeigen die Schnellzugversuche (vgl. 4.6 und 4.7)
keine Verringerung der Zugfestigkeit, Bruchdehnung und Brucharbeit infolge der Wasser-
stoffbeladung. Bei hoher Dehnrate scheint der Einfluss von Wasserstoff auf die mechanischen
Kennwerte gering zu sein. Die Spannung-Dehnungkurven wasserstoffbeladener Schnellzug-
proben folgen den Kurven unbeladener Proben, geringe Unterschiede treten nur bei einigen
Proben bei der Bruchdehnung und Streckgrenze auf. Diese marginalen, trendlosen Abwei-
chungen entstehen vermutlich aufgrund der Messungenauigkeit und sind ein Problem statisti-
scher Natur. Veranderungen der Streckgrenze ergeben sich aus der Messungenauigkeit bei
hoher Dehnrate da der elastische Dehnungsbereich aufgrund des Einschwingens der Probe
schwer vom plastischen Dehnungsbereich abgrenzbar ist. Die Ursache fir die geringfugigen
Unterschiede in der Bruchdehnung ist vermutlich die geringe Menge an Proben, denn je Be-
ladezustand, Stahltyp und Legierung wurde nur eine Probe gepruft.

Die Bruchflachen von wasserstoffbeladenen Schnellzugproben weisen keine charakte-
ristischen, wasserstoffinduzierten Bruchmerkmale auf. Wasserstoffbeladene Schnellzugpro-
ben zeigen, so wie auch unbeladene Proben, Uber den gesamten Bruchquerschnitt duktiles
Verhalten mit deutlicher Wabenbildung (siehe Abbildung 57).

Abbildung 57: Bruchflache einer wasserstoffbeladenen Schnellzugprobe Stahl TM1400 mit 0,081 m% Titan.

Spréd wirkende Normalbruchflachen, ausgehend von Kanten oder um Einschlisse und Aus-
scheidungen herum, sind nicht zu finden. Glattbruchflachen, Ausziehungen auf Glattbruchfla-
chen, Aufklaffungen und Stufen fehlen bei wasserstoffbeladenen Schnellzugproben.

Die in 5.1.2 vorgestellten Erklarungen fiir die charakteristischen Wasserstoffbruch-
merkmale basieren auf Interaktionen zwischen Wasserstoff und Versetzungen. Nachfolgend
wird gezeigt, dass selbst bei den hohen Dehnraten der Schnellzugversuche Wasserstoffat-

mosphéren mit Stufenversetzungen mitwandern kénnen, sodass der HELP-Mechanismus und
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Schédigungsmodelle basierend auf versetzungsbedingtem Wasserstofftransport moéglich sind.
Dies kann mit den Uberlegungen von Tien et al. [51] bewiesen werden. Die kritische Verset-
zungsgeschwindigkeit Vpriy, Welche ein Mitbewegen von Wasserstoffatmosphéren mit Ver-
setzungen gerade noch ermdglicht, kann mit der Bindungsenthalpie der Versetzung fir Was-
serstoff abgeschatzt werden. Die Bewegungsgeschwindigkeit vq einer Wasserstoffatmosphare
ist proportional zur treibenden Kraft Fo [51]

Vo = Mo Fo - (101)
In (101) ist e die Mobilitdt der Wasserstoffatmosphare; diese ist zufolge der Nernst-
Einstein-Beziehung proportional zum Diffusionskoeffizienten D, up = DL/RT. Die treibende
Kraft Fo flr Wasserstoffatmosphédren um Versetzungen ergibt sich mit dem Gradienten der
Bindungsenthalpie AHgis in Bewegungsrichtung der Versetzung, Fo = d(AHuis)/dx. Tien et
al. [51] gehen naherungsweise davon aus, dass die Interaktionsweite zwischen dem Verset-
zungskern und den Wasserstoffatomen maximal 30|b| betrdgt und die Bindungsenthalpie
gleichméRig vom Kern bis zu dieser Interaktionsweite auf null abnimmt. Damit ergibt sich ein
konstanter Gradient der Bindungsenthalpie bzw. betrégt die treibende Kraft Fq = |AHqis//30(b|.
FUr vprir, bei welcher durch die Mobilitdt der Wasserstoffatmosphére und durch die treiben-
de Kraft infolge der Fallenwirkung der Versetzung ein Mitwandern der Wasserstoffatmospha-
re mit der Versetzung noch maglich ist, ergibt sich [51]

Vo :&|AHdis|
e T RT 30|

(102)

Uberschreitet die Versetzungsgeschwindigkeit Vpriy, SO reilt sich die Versetzung von der
Atmosphére los und die Wasserstoffatmosphére kann der Versetzungsbewegung nicht mehr
folgen. Bei 27 °C betragt nach Riecke und Bohnenkamp [104] D, = 9,7-10° cm?/s; die Bin-
dungsenthalpie |AHgis| einer Versetzung betrédgt nach Choo und Lee [171] 19,2 kJ/mol. Mit
einem Burgersvektor von 0,25 nm ergibt sich eine kritische Versetzungsgeschwindigkeit von
Vorit) = 997 cm/s. Die Versetzungsgeschwindigkeit vp einer Stufenversetzung kann in Ab-
hangigkeit von der Dehnrate de/dt im Zugversuch né&herungsweise (ber die Orowan-
Beziehung

d
d_(: = mS|b|/0mobiIVD (103)

abgeschatzt werden [21]. ms ist der Schmid-Faktor und gibt das Verhaltnis zwischen der wir-
kenden Schubspannung im Gleitsystem und der Normalspannung in der Zugprobe an. Bei

einem Betrag des Burgersvektors von 0,25 nm, einer Versetzungsdichte pmopii VONn 10® 1/cm?,
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einem Schmid-Faktor von % und einer Dehnrate von 20 s ergibt sich eine Versetzungsge-
schwindigkeit von vp = 16 cm/s. Bei den durchgefuhrten Schnellzugversuchen ist die Verset-
zungsgeschwindigkeit deutlich geringer als die kritische Versetzungsgeschwindigkeit (vp <<
Vperit); demnach konnen Wasserstoffatmosphéren der Versetzungsbewegung bei der hohen
Dehnrate folgen.

Warum aber trotz moglicher Interaktionen zwischen Versetzungen und Wasserstoff bei
den durchgefiihrten Schnellzugversuchen die in 5.1.2 angefuhrten Mechanismen nicht zum
Abfall mechanischer Kennwerte fiihren, kann folgendermalen erklart werden: Infolge der
Wasserstoffbeladung stellt sich in der Probe ein Konzentrationsprofil entsprechend Abbildung
48 ein. Im oberflachennahen Bereich und damit an Mikrorissspitzen liegt die hochste Wasser-
stoffkonzentration vor. Auch an Hindernissen der Versetzungsbewegung, welche als Wasser-
stofffallen wirken, liegt eine bestimmte Konzentration vor. Mit zunehmender Dehnung ent-
stehen um Mikrokerben im Geflige (Ausscheidungen u. dgl.) und um Rissspitzen Spannungs-
felder. Die durch den Diffusionskoeffizienten begrenzte spannungsgetriebene Diffusion diirfte
aber viel zu langsam sein, um in den rasch zunehmenden Spannungsfeldern® relevante Ande-
rungen im bestehenden Konzentrationsprofil hervorzurufen (Abbildung 58 a). Die sich infol-
ge der Wasserstoffbeladung einstellende Konzentration reicht vermutlich nicht aus, um durch
den HELP Mechanismus erleichtertes plastisches Versagen hervorzurufen.

Selbst bei der hohen Dehnrate der Schnellzugversuche transportieren Versetzungen
Wasserstoff an Hindernisse der Versetzungsbewegung, in welchen durch deren Fallenwirkung
bereits hohere Konzentrationen als in interstitiellen Platzen vorliegen. Die Bindungsenthalpie
fur Wasserstoffatome und damit die Wasserstoffkonzentration im Verzerrungsfeld von Ver-
setzungen hangt vom Verzerrungszustand ab [45, 172]

C

00

a0 =g c AHgi ) (104)
41— exp T dis(r).
NCUN, RT

In (104) ist c., die Konzentration auBerhalb des Verzerrungsfeldes der Versetzung und r der
Vektor zwischen dem Versetzungskern und einem Punkt im Verzerrungsfeld. Die Gesamt-
menge an Wasserstoff ngis, welche eine Versetzung mitschleppt, ergibt sich durch Integration

uber das Volumen des Einzugsbereichs fur Wasserstoff Vg;s der Versetzung [172]

! Bspw. wird beim nicht mikrolegierten Stahl DP1200 im Schnellzugversuch die Bruchspannung von 1150 MPa
(siehe Abbildung 40 a) bzw. die Bruchdehnung von 14 % in 7 ms erreicht. Im elastischen Bereich der Spannung-
Dehnungkurve betrégt do/dt = E-de/dt =~ 4 TPa/s.
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Mo = [ CaigndV - (105)

Vais

Durch die im Vergleich zur Spannungszunahme do/dt langsame Konzentrationserhdhung
dc./dt in Spannungsfeldern sind die Wasserstoffkonzentration (104) und die Menge an Was-
serstoff, welche Versetzungen mitschleppen (105), bei Schnellzugversuchen gering. Vermut-
lich reicht die geringe Menge an Wasserstoff, welche Versetzungen zusétzlich an Hindernisse
der Versetzungsbewegung transportieren, nicht aus, um durch Dekohé&sion Schadigung her-
vorzurufen — die Wasserstoffkonzentration ist in den Spannungsfeldern zu gering, um die in
5.1.2 vorgestellten Schadigungsmechanismen wirksam werden zu lassen. Nur bei ausreichen-
der Zeit, die jedoch bei den durchgefiihrten Schnellzugversuchen fehlt, kann sich in den
Spannungsfeldern genug Wasserstoff interstitiell, in Fallen (in Hindernissen der Versetzungs-
bewegung) und Versetzungen ansammeln, um eine erleichterte Rissbildung bzw. ein Riss-
wachstum bei niedrigen Nennspannungen einzuleiten (Abbildung 58 b).

Schnellzugversuch (SZ) Langsamzugversuch (LZ)

ACH Aoy ACy Aoy

Oyy_crit(cyy) Konzentrations-
lokale Spannung Chexy profil

Oyy(x)

Oyy_crit(cy)

Oyy(nenn)Sz > Oyy(nenn)LZ

CHixt) = Chi= =
. o Crox=0 lokale Spannung
Riss H(x.t=0) i ; Riss
< Konzentrationsprofil —r)‘\ Oyy(nenn)Lz << Oyy(nenn)Sz
) . Gefuge- X ») /Gefiige- X
detail detail
a b

A Geringe Mengen an Wasser- J_ Ac 2o o0 oo’ GrORE Mengen an
stoff interstitiell, in Verset- RO - -*.’ | Wasserstoff interstitiell, in
zungen und in Fallen (in Versetzungen und in Fallen
Hindernissen der Verset- (in Hindernissen der Verset-
zungsbewegung)

Abbildung 58: Spannungen, Konzentrationsprofil und Wasserstoff im Geflige bei Schnell- und Langsamzugver-
suchen, unmittelbar bevor der Riss zu wachsen beginnt (die von der Wasserstoffkonzentration abhangige
kritische Spannung oyy ity flir das Risswachstumiist erreicht).

Insofern darf aus den Schnellzugversuchen nicht allgemein abgeleitet werden, dass hohe
Dehnraten niemals zu einem Abfall mechanischer Kennwerte fiihren. Bei Bauteilen, welche
ldngere Zeit unter mechanischen Spannungen im Betrieb stehen und Wasserstoff enthalten
bzw. aufnehmen, kann es durch Diffusion zur Anreicherung in Spannungsfeldern im Geflge

bzw. an den Rissspitzen kommen. Liegt in Spannungsfeldern bereits eine ausreichend hohe
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Konzentration interstitiell, in Fallen und an Versetzungen vor, so kénnen auch Ereignisse mit
hoher Belastungsgeschwindigkeit zur Rissbildung oder zum unerwarteten Risswachstum fiih-

ren.

5.2 Versprodungsneigung der vier untersuchten Stahltypen

5.2.1 Korrelation der Versprodungsneigung mit dem Diffusionsko-
effizienten

Aus den IHE- und HEE-Versuchen (Lochzugproben siehe 4.4, Bligelproben siehe 4.5) geht
hervor, dass die vier untersuchten Stahltypen eine unterschiedliche Versprodungsneigung
aufweisen. Die Versprodungsneigung aus Lochzugversuchen der vier nicht mikrolegierten
Stahle in Abhangigkeit der Festigkeit ist in Abbildung 59 dargestellt. In der Festigkeitsklasse
1200 MPa und 1400 MPa scheint nahezu bei allen bzgl. IHE und HEE untersuchten Legie-
rungen jeweils der Komplexphasenstahl tendenziell weniger versprédungsanféllig zu sein als
der Dualphasenstahl bzw. der Stahl TM1400 mit dem Geflige aus angelassenem Martensit.
Diese gefiigeabhangige Versprodungsneigung korreliert mit den Erkenntnissen von Thiessen
etal. [71], siehe 2.7.
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Abbildung 59: Standzeiten im Lochzugversuch der vier nicht mikrolegierten Stéhle in Abhé&ngigkeit von R,..

Auf die Versprodungsneigung der Stahle wirken mehrere Faktoren ein. So stellten etwa Troi-
ano [36] und auch Duprez et al. [173] mit Standzeitversuchen fest, dass mit zunehmender
Priflast die Zeit bis zum Bruch wasserstoffbeladener gekerbter Proben abnimmt. Fur die Ver-
sprédungsneigung bei Lochzugversuchen konnte bei Beachtung der Priiflast und unter Miss-
achtung anderer Einflisse vermutet werden, dass innerhalb einer Festigkeitsklasse jener

Stahltyp am versprodungsanfalligsten ist, welcher die hohere Priflast erfahrt. Bei den Loch-
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zugversuchen wurde die Priflast derart gewahlt, dass die Nennspannung im Kerbquerschnitt
Rpo.2 bzw. bei Proben mit Ryo 2/Rm > 0,9 80 % von Ry, entspricht. GemalR Tabelle 7 und Tabel-
le 8 weisen der Dualphasenstahl die geringste und der Stahltyp TM1400 die héchste Streck-
grenze bei allen Legierungen auf. In der Festigkeitsklasse 1400 MPa erféhrt daher der Stahl
TM1400 eine hoéhere Prifspannung als der Komplexphasenstahl (siehe Tabelle 15).

Tabelle 15: Zusammenhang zwischen den Stahltypen, der Nennspannung oy im Lochzugversuch und der Ver-
sprodungsneigung. T Mittelwerte tiber die Stahle der verschiedenen Legierungen aus Tabelle 7 und Tabelle 8,
™ Trend tiber die untersuchten Stéhle der verschiedenen Legierungen.

Festigkeitsklasse Stahltyp on, MPa ' Versprodungsneigung '
DP1200 ~650
1200 MPa CP1200 1000 DP1200 > CP1200
CP1400 ~900
1400 MP TM1400 > CP14
00 MPa TM1400 | ~1100 (80 % Ru) 00> CP1400

Die verringerte Streckgrenze und abgeleitet davon die geringere Prifspannung des Stahltyps
CP1400 kann mit dem unterschiedlichen Gefuigeaufbau im Vergleich zum Stahltyp TM1400
erklart werden. Das Geflige des Komplexphasenstahls besteht zum Grofteil aus Martensit und
angelassenem Martensit, enthalt aber im Vergleich zum Stahl TM1400 zusatzlich Bainit, Fer-
rit und Restaustenit. Vor allem die Phasen Ferrit und Restaustenit mit geringerer Festigkeit
verringern vermutlich die Streckgrenze des Stahls CP1400 im Vergleich zum Stahl TM1400.
Zwischen der verminderten Prifspannung und der Versprodungsneigung in der Festigkeits-
klasse 1400 MPa besteht eine Korrelation. Der Komplexphasenstahl mit geringerer Prifspan-
nung weist hohere Standzeiten bei Lochzugversuchen auf als der Stahl TM1400. Es ist daher
nicht auszuschlielRen, dass die verringerte Streckgrenze einen Einfluss auf die geringere Ver-
sprodungsneigung des Komplexphasenstahls bei Lochzugversuchen in der Festigkeitsklasse
1400 MPa hat. In der Festigkeitsklasse 1200 MPa hingegen zeigt der hoher belastete Kom-
plexphasenstahl (mit markant héherer Streckgrenze als der Dualphasenstahl) eine geringere
Versprodungsneigung bei Lochzugversuchen als der Stahltyp DP1200 (siehe Tabelle 15). In
der Festigkeitsklasse 1200 MPa korreliert die unterschiedliche Versprodungsneigung der
Komplexphasen- und Dualphasenstahle nicht mit der Streckgrenze bzw. Priflast. Auf die
Pruflast kann die erhdhte Versprodungsneigung des Stahls DP1200 also nicht zurtickgefuhrt
werden.

Fur die trotz deutlich geringerer Priiflasten markant erh6hte Versprodungsneigung des
Dualphasenstahls in der Festigkeitsklasse 1200 MPa im Lochzugversuch gibt es in der Litera-
tur eine mikromechanische Erklarung: So vermuten Hilditch et al. [69], Ronevich et al. [72],

Lovicu et al. [73] sowie Loidl und Kolk [174], dass die hohe Versprédungsneigung von Dual-
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phasenstahlen durch die unterschiedliche Harte von Ferrit und Martensit entsteht, welche im
Geflige zu hohen Spannungs- und Dehnungskonzentrationen fiihrt. Fischmeister und Karlsson
[7] konnten mit Simulationen eines ferritisch-martensitischen Gefliges auf der Basis finiter
Elemente zeigen, dass es im harten Martensit zu Spannungsspitzen und in der angrenzenden
weicheren Ferritphase zu Verzerrungsspitzen kommt, welche weit groRer als die mittlere
Spannung bzw. Verzerrung des Gefliges sind. Die geringere Versprodungsneigung von Kom-
plexphasenstahlen ergibt sich nach Loidl und Kolk [174] durch weitere unterschiedlich harte
Phasen im Gefiige, wie Bainit und angelassener Martensit, welche die Harteunterschiede und
damit die Spannungs- und Verzerrungsspitzen im Gefuge verringern.

Eine erganzende Erklarung fur die gefliigeabhéngige Versprodungsneigung der Stahle
kann Uber die in dieser Arbeit ermittelten Diffusionskoeffizienten abgeleitet werden. Die Be-
deutung des Diffusionskoeffizienten fir die Konzentrationsanderung in Spannungsfeldern
wurde in 5.1.1 vorgestellt. Sowohl die Inkubationszeit, bis ein Riss wachstumsféhig wird, als
auch die Rissfortschrittsgeschwindigkeit hdngen vom Diffusionskoeffizienten ab [36, 153,
154]. Je hoher Des ist, desto rascher kann Wasserstoff in Spannungsfeldern anreichern und bei
diskontinuierlichem Rissfortschritt ins immer wieder neu positionierte Spannungsfeld der
Rissspitze nachdiffundieren — die Inkubationszeit sinkt und die Wachstumsgeschwindigkeit
steigt. Die Untersuchungen dieser Arbeit zeigen, dass die Versprodungsneigung der Stéhle
innerhalb einer Festigkeitsklasse in IHE- und HEE-Versuchen mit dem Diffusionskoeffizien-
ten korreliert. Ein Vergleich zwischen Des bei 27 °C und den IHE-Standzeiten aus Lochzug-
versuchen (25 °C) sowie zwischen Dess bei 50 °C und den HEE-Standzeiten aus Bligelproben-
versuchen (50 °C) bestétigt, dass jener Stahltyp innerhalb einer Festigkeitsklasse geringere
Standzeiten in IHE- bzw. HEE-Versuchen aufweist, dessen Gefiige einen héheren Wert flr
Dess besitzt (siehe Abbildung 60).

(2] D
c c
=) =)
2 =2
Q [}
& &
DP1200 2 DP1200 TM1400 2 TM1400
5 > H >
fa) 8 o b3
CP1200 @ CP1200 CP1400 @ CP1400
2 S
1200 MPa 1400 MPa

Abbildung 60: Zusammenhang zwischen D und der Versprodungsneigung der Stahltypen in den beiden unter-
suchten Festigkeitsklassen im Temperaturbereich 27 °C bis 60 °C.

Die Reihung von Dess innerhalb einer Festigkeitsklasse entspricht der Reihung der IHE- bzw.
HEE-Anfalligkeit der Stahltypen. Fir die Festigkeitsklasse 1200 MPa gilt im untersuchten
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Temperaturbereich Desrcpi200) < Detfiori200), der Dualphasenstahl ist bei den IHE- und HEE-
Versuchen auch tatsachlich versprodungsanfalliger als der Komplexphasenstahl. In der Fes-
tigkeitsklasse 1400 MPa ist im analysierten Temperaturbereich Deffcp1400) < Defi(tm1400), und
in den IHE- und HEE-Versuchen ist der Stahl TM1400 auch versprédungsanfalliger als der
Komplexphasenstahl. Die Komplexphasenstéhle weisen in beiden Festigkeitsklassen hohere
Standzeiten auf — die Wasserstoffdiffusionskoeffizienten der Geflige der Komplexphasenstah-
le sind gleichzeitig auch geringer als die Diffusionskoeffizienten bei den Geftigen der Stahl-
typen TM1400 bzw. DP1200.

5.2.2 Abhangigkeit des Diffusionskoeffizienten vom Gefiige

Wie in 4.3.1 gezeigt weisen die Geflige der vier untersuchten Stahltypen unterschiedliche
Diffusionskoeffizienten fiir Wasserstoff auf, was mitunter ein Grund fur die gefligeabhangige
Versprodungsneigung der Stéhle ist (siehe 5.2.1). Legierungsunabhéngig ist der Wasserstoff-
diffusionskoeffizient beim Geflige des Stahls TM1400 am hdchsten; die ermittelten Messwer-
te (11,5-10"" cm%s bis 19,4-10 " cm?/s) stimmen gut mit den Ergebnissen von Toyoda et al.
[175] und Frappart et al. [176] Uberein. Toyoda et al. [175] und Frappart et al. [176] ermittel-
ten bei einem Gefiige aus angelassenem Martensit einen Wert fir Des von 26-10°" cm?/s
(25 °C) bzw. 7,4-10"" cm?/s (20 °C). Das Gefiige des Stahls DP1200 weist bei allen Legierun-
gen geringere Werte fiir Dess auf als jenes des Stahls TM1400, die Gefuige der Komplexpha-
senstahle haben die geringsten Des-Werte. Der Diffusionskoeffizient kann in der Folge
Deffcrm1400) > Defop1200) > Defrcp1200/cri400) gereint werden.

Die Wasserstoffdiffusivitat wird durch reversible Fallen beeinflusst; die verschiedenen
Gefligebestandteile bringen unterschiedliche reversible Fallen in die Mikrostruktur ein. Die
gefligeabhéngige Reihung des Diffusionskoeffizienten lasst darauf schlielen, dass Des mit
zunehmender Vielfalt an gefligespezifischen reversiblen Fallen sinkt. Das Gefiige des Stahls
TM1400 aus angelassenem Martensit weist den einfachsten Aufbau auf. Aus Tabelle 16 ist
erkennbar, dass der mogliche Wertbereich der Bindungsenthalpie verschiedener Wasserstoff-
fallen grol? ist: So kénnen bspw. Korngrenzen, Zementit und die Substruktur des Martensits
sowohl sehr geringe als auch sehr groRe Bindungsenthalpien aufweisen. Insofern kénnen im
angelassenen Martensit ehemalige Austenitkorngrenzen, Martensitpaket- und Lattengrenzen,
Versetzungen und Zementit als reversible Fallen fungieren [66, 171, 177-179]. Fur das Gefi-
ge des Dualphasenstahls steigt die Vielfalt an reversiblen Fallen an. So wirken im Geflige des

Stahls DP1200 die gleichen reversiblen Fallen wie im angelassenen Martensit, mit Ausnahme
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von Zementit, ergénzt durch Versetzungen im Ferrit, Korngrenzen im Ferrit und die Phasen-
grenze Martensit/Ferrit [69, 177]. Bei den Komplexphasenstahlen liegt die groRte Vielfalt an
reversiblen Fallen im Gefuge vor. Die Wasserstoffdiffusion wird in Gefligen von Komplex-
phasenstéhlen durch die gleichen Fallen wie im Gefiige aus angelassenem Martensit und im
Geflige des Dualphasenstahls beeinflusst, ergdnzt durch verschiedene Phasengrenzen,
Restaustenit und die Substruktur des Bainits [179, 180]. Eine Ubersicht Gber die verschiede-

nen reversiblen Fallen in den Gefligen bietet Tabelle 17.

Tabelle 16: Literaturwerte der Bindungsenthalpie verschiedener Wasserstofffallen. * Literaturstelle mit Be-
kanntgabe der Aktivierungsenthalpie AA; der Falle. Angegebene Fallenbindungsenthalpien wurden mit

|AHy{| = |AA{| — AE, berechnet, Gitteraktivierungsenthalpie AE, = 7,6 kJ/mol [58, 171].

Fallentyp |AH|, kd/mol Literatur
Korngrenzen 9,5 bis 172 [58]*, [61]*, [62], [171]*, [181]*, [182]*, [183]*
Mikroporen 27,5 bis 70 [171]*, [177], [184]
Versetzungen 12 bis 49,4 (58], [611, [62][}_1875}]?1[8167]?][:{18%1* [182]", [183]"
Schraubenversetzung 20 bis 30 [62], [187]*
gemischte Versetzung 58,6 [62]
H-C gelbst 3,3 [62]
H-N geldst >12,5 [62]
H-Ti als Substitutionsatom 18,4 bis 27,1 [58]*, [62], [188]
H-AIN 65 [62]
H-Zementit 8,4 bis >84 [62], [133]*, [189], [190]*, [191]*
Austenitkorngrenzen vor Martensitbildung 50 [178]
Martensitlattengrenzen 25 bis 80 [177], [178], [179], [185]
Martensitpaketgrenzen 62 [177]
Bainitlattengrenzen 28,1 [179]
Restaustenit 40,4 bis 47,3 [179], [180]*
(Fe,Cr,Mo),C-Ausscheidungen 11,5 [177]
VC 17,2 bis 27,3 [30], [85]*
VN 18,9 [30]
semikohérentes TiC 48,1 [61]*
inkoharentes TiC 60 bis 129,4 [58]*, [61]*, [62], [183]*
Tic 20,6 bis 58,5 [30], [63]
TiN 20,7 bis 60,5 [30], [63]
zrc 19,9 bis 58,5 (30], [63]
ZN 20,4 bis 56,1 [30], [63]
NbC 18,3 bis 56,0 (30], [63]
NbN 18,2 bis 54,9 (30], [63]
MoC 13,9 bis 56,5 [30], [63]
MoN 19,3 bis 56,0 [30], [63]

Neben der zunehmenden Vielfalt an reversiblen Fallen in den Gefligen von Komplexpha-
senstéhlen wurde in den Ergebnissen in 4.3.2 aufgezeigt, dass die Fallen im Geflige der Kom-
plexphasenstéhle tendenziell eine hohere Bindungsenthalpie aufweisen als jene in den Gefi-
gen der beiden anderen Stahltypen. Liegen im Geflige verschiedene Typen reversibler Fallen
vor, so berechnet sich der Diffusionskoeffizient folgendermalRen [188]:
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-1
1

D, :D{HN—ZNWK@} : (106)
L i

In (106) sind Nesrgy und Ky = exp(—AHyi)/RT) die Dichte und Gleichgewichtskonstante eines
reversiblen Fallentyps i. Vermutlich geht bei den Komplexphasenstéhlen die groRere Vielfalt
an reversiblen Fallen im Gefiige gleichzeitig mit einem gréReren Anteil an reversiblen Fallen
hoherer Bindungsenthalpie einher. Dies flihrt dazu, dass Des bei den Geftigen der Komplex-
phasenstéhle im Vergleich zu Des beim Gefuge aus angelassenem Martensit bzw. beim Gefi-
ge des Dualphasenstahls verringert ist, und die mittlere Enthalpie steigt, ohne dass die Fallen-
dichte erhoht wird.

Die Vielfalt an reversiblen Fallen in Gefuigen von Komplexphasenstahlen kénnte auch
erklaren, warum die mittlere Fallenenthalpie beim Geflige des nicht mikrolegierten Stahls
CP1200 am groften ist (vgl. 4.3.2). Die Geflige der Stahle bestehen aus unterschiedlichen
Phasen (siehe 4.1) und die Legierungselemente beeinflussen die Anteile der Phasen im Gefu-
ge; je nach Legierung verandert sich daher in den Gefiigen der Komplexphasenstéhle der An-
teil an Martensit, angelassenem Martensit, Bainit, Ferrit und Restaustenit. Die Anteile der
Phasen beeinflussen die Mengen von Wasserstofffallen mit unterschiedlicher Bindungsent-
halpie. Vermutlich sind die Anteile verschiedener Phasen im Geflige des nicht mikrolegierten
Stahls CP1200 anders als bei den Gefligen der mikrolegierten Komplexphasenstahle CP1200;
dies konnte dazu fiihren, dass im Geflige des nicht mikrolegierten Stahls CP1200 mehr rever-

sible Fallen mit hoherer Bindungsenthalpie vorliegen, was die mittlere Enthalpie anhebt.

Tabelle 17: Reversible Fallen in den Gefligen der untersuchten Stahltypen.

Stahltyp Gefugeaufbau Fallen
Versetzungen und Substruktur Martensit,
TM1400 Angelassener Martensit ehemalige Austenitkorngrenzen,

Zementit

wie TM1400 (exkl. FesC),
+Versetzungen im F,
+Korngrenzen im F,
+Phasengrenzen M/F

wie DP1200 und TM1400
+Restaustenit,
+Substruktur Bainit
+diverse Phasengrenzen

DP1200 Ferrit und Martensit

Martensit, angelassener
CP1200/ CP1400 Martensit, Bainit, Ferrit,
Restaustenit
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5.3 Einfluss des Mikrolegierens auf die Diffusion und Ver-
sprodungsneigung

5.3.1 Einfluss des Mikrolegierens auf die Wasserstoffdiffusion in
den Gefiigen

Grabke et al. [63] untersuchten den Einfluss von Ausscheidungen auf das Diffusionsverhalten
von Wasserstoff in a-Eisen in terndren Fe-Me-C- und Fe-Me-N-Legierungen. Bei 25 °C be-
tragt der Diffusionskoeffizient filr Wasserstoff in reinem a-Eisen etwa 97-10° cm%s. Je nach
Ausscheidungstyp kommt es zu einer starken Verringerung des Diffusionskoeffizienten. Lie-
gen bspw. Zirkonnitride oder Zirkonkarbide vor, so betragt Derr 3-10°cm?/s bzw.
24-10° cm?s. Zirkonnitride verringern den Diffusionskoeffizienten damit um das 8-Fache
mehr als Zirkonkarbide. Ahnliche Wirkung ergeben die Ausscheidungen von Niob und Titan,
Niob- und Titankarbide verringern D¢ um das 6- bzw. 8-Fache mehr als ausgeschiedene Nit-
ride dieser Legierungselemente [63]. Fur a-Eisen ist offenbar ein deutlicher Einfluss von
Ausscheidungen auf D¢ erkennbar. Ein Vergleich der Ergebnisse von Grabke et al. [63] mit
den Ergebnissen der Diffusionsmessungen der vorliegenden Arbeit l&sst darauf schlieRen,
dass in den untersuchten Gefiigen der Einfluss von Ausscheidungen auf Des Weitaus geringer
ist. Ausscheidungen der Mikrolegierungselemente Titan, Zirkon, Niob, Vanadium und Bor
sowie auch Molybdé&n-Substitutionsatome veréndern die Wasserstoffdiffusivitat in den unter-
suchten Geftigen von AHS-Stéhlen kaum.

Entgegen den Feststellungen von Grabke et al. [63] fUhrt Mikrolegieren in den unter-
suchten Gefiigen nicht zu einer generellen Abnahme von D, je nach Mikrolegierungsele-
ment im Geflige wird D verringert oder erhoht. So ergibt sich die maximale Zunahme von
Dess im Vergleich zur Diffusivitat in den Gefiligen der nicht mikrolegierten Stahle beim Gefu-
ge des mit Molybdén legierten Stahls CP1400 mit +42 %, die maximale Abnahme beim Ge-
flige des mit Vanadium legierten Stahls CP1200 mit —48 %. Zufolge (106) fuhrt jede Zugabe
eines zuséatzlichen reversiblen Fallentyps zu bestehenden Fallen zur Abnahme von Deg und
zur Zunahme von Ngg. Ausscheidungen von Mikrolegierungselementen und Substitutionsa-
tome konnen als reversible Fallen wirken (vgl. 2.5 und Tabelle 16). Eine Zunahme von Des
und Abnahme von N trotz der Fallenwirkung von Ausscheidungen und Substitutionsatomen
im Geflige kann daher nur durch die Veranderung der Anteile anderer reversibler Fallen er-
klart werden. Dies weist darauf hin, dass in den Geftigen der untersuchten AHS-Stéhle die

mikrolegierungsbedingte Verénderung der Mengen an gefligespezifischen Fallen (wie bspw.
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Korngrenzen, Substrukturen des Martensits und Bainits, Phasengrenzen usw.) wesentlich re-
levanter ist als das zusétzliche Einbringen reversibler Fallen durch Ausscheidungen bzw. Sub-
stitutionsatome.

Die Bedeutung gefuigespezifischer reversibler Fallen fir Dess und Ness SOwie die unter-
geordnete Rolle von Ausscheidungen bzw. Substitutionsatomen werden nachfolgend bei-
spielhaft am Geflige des Stahls TM1400 dargestellt. Bei der Einstellung der Geflige der unter-
schiedlich mikrolegierten Stéhle lag das Hauptaugenmerk am Erreichen der Zugfestigkeit; die
Streckgrenze variiert jedoch legierungsabhangig. Die Streuung der Zugfestigkeit und der
Streckgrenze beim Stahltyp TM1400 betragt im Vergleich mit allen, fir die Diffusionsmes-
sungen herangezogenen Stahle TM1400, ARy, = 50 MPa bzw. ARy, = 220 MPa (siehe Tabel-
le 8). Die mechanischen Kennwerte des Stahls TM1400 werden u. a. durch die GroRe ehema-
liger Austenitkorner, Paket- und LattengroRe und durch die Ausbildung des Zementits im an-
gelassenen Martensit beeinflusst. Je nach Mikrolegierungselement variieren diese geometri-
schen GrolRen und die Ausbildung des Zementits, was die Streuung der mechanischen Kenn-
werte erklart. Gleichzeitig fungieren sowohl ehemalige Austenitkorngrenzen, Paket- und Lat-
tengrenzen als auch Zementit als reversible Fallen. Beim Stahl TM1400 fuhren bestimmte
Mikrolegierungselemente neben einer Veranderung der Streckgrenze auch zu einer Erhéhung
der Wasserstoffdiffusivitat im Geflige. Dies weist darauf hin, dass durch das Mikrolegieren
die Mengen an Fallen Nesriy mit unterschiedlichen Bindungsenergien AHyg, welche nicht
durch Ausscheidungen und Substitutionsatome gebildet werden, veréndert werden. Offen-
sichtlich hat die Modifikation der GroRe ehemaliger Austenitkdrner, der Substruktur des Mar-
tensits und der Zementitausbildung durch das Mikrolegieren mehr Einfluss auf De als die

Abminderung der Diffusivitit durch Fallen von Ausscheidungen bzw. Substitutionsatomen.

5.3.2 Einfluss von Mikrolegierungselementen auf die Dichte an re-
versiblen Fallen

5.3.2.1 Hohe Fallendichte in den Gefiligen der mit Molybdan legierten Stahle

Das zur Berechnung der Fallenparameter angewandte Modell (siehe 2.9.3) berucksichtigt ne-
ben interstitiellen Platzen nur eine weitere reversible Fallenart. Die berechneten Fallenenthal-
pien und Fallendichten sind daher Mittelwerte und entsprechen nicht der exakten Dichte und
Enthalpie von Fallen, welche durch Ausscheidungen oder Substitutionsatome gebildet wer-
den, sondern es sind in diesen Mittelwerten gefligespezifische Fallen enthalten. Bilden Aus-
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scheidungen oder Substitutionsatome zusétzliche Fallen zu den gefiigespezifischen Fallen, so
steigt die mittlere Fallendichte an. Dies ist bei den Geftigen der mit Molybdéan legierten Stéhle
deutlich zu erkennen. Molybdén ist das einzige Legierungselement, welches fir alle Stahlty-
pen die Dichte reversibler Fallen im Gefiige deutlich erhéht und die Enthalpie verringert.

Counts et al. [89] und Nazarov et al. [90] vermuten aufgrund von ab initio-Berech-
nungen auf der Basis der Dichtefunktionaltheorie, dass Molybdén als Substitutionsatom im
krz Eisengitter keine relevanten Wasserstofffallen induziert (siehe 2.8). Diesen Berechnungen
zufolge kommt es bei verschiedenen rdaumlichen Anordnungen von Wasserstoff in Tetraeder-
und Oktaederplatzen um das Substitutionsatom Molybdéan zu keiner Bindung zwischen Mo-
lybdén und Wasserstoff. Entgegen diesen Erkenntnissen berechneten Kim et al. [79] durch
Anwendung des Modells von Oriani [98] und temperaturabhangiger Diffusionskoeffizienten,
dass Molybdén im a-Eisen Wasserstofffallen bildet. Da Molybdan einen grofieren Atom-
durchmesser als Eisen hat, bildet es im Eisengitter Verzerrungsfelder. Diese Verzerrungsfel-
der wirken fir Wasserstoff zwar abstof3end, die chemischen Interaktionen berwiegen jedoch
und binden den Wasserstoff an das Molybdénatom [79] (siehe 2.8). Nach Kim et al. [79] wei-
sen Wasserstofffallen des Substitutionsatoms Molybdéan eine Bindungsenthalpie wvon
11 kJ/mol auf.

Tabelle 18 gibt einen Uberblick tber die Fallendichte in den Gefiigen der mikrolegier-
ten Stahle, bezogen auf die Fallendichte im Geflige des jeweiligen nicht mikrolegierten
Stahls. Die markant gréRere Fallendichte bei den Gefiigen der mit Molybdén legierten Stahle
ist deutlich zu erkennen. Aufgrund der im Vergleich zu den Stéhlen der anderen Legierungen
stark erhohten Fallendichte in allen Gefuigen der mit Molybdén legierten Stahle wird davon
ausgegangen, dass entsprechend den Erkenntnissen von Kim et al. [79] Molybdén als Substi-
tutionsatom reversible Mo-H-Fallen in groRer Dichte zusatzlich ins Geflige einbringt.

Tabelle 18: Legierungsabhéngige relative Fallendichte Nteff(mikr0|egiert)/Nteﬁ(niCht mikrolegiert)-

Legierung TM1400 CP1400 CP1200 DP1200
0,081 m% Ti 1 1 354 16
0,093 m% Zr 1 1 299 21
0,05 m% Nb 4 10 345 2
0,166 m% V 18 7 261 883

0,235 m% Mo 373 225 10.302 105
0,0022 m% B 2 1 514 27

Molybdan erhoht nicht nur die Fallendichte in den Gefuigen, bei 27 °C ist auch der Diffusi-
onskoeffizient grolRer als bei den Gefligen der nicht mikrolegierten Stahle. Entsprechend
(106) gilt fiir die Wirkung der gefuigespezifischen Fallen und der Mo-H-Fallen auf Des
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Dettr.my = Do {1"‘ N_Z N ierrcetige iy K eefige. i } :

L i
Aus (107) geht hervor, dass eine Zunahme der Diffusionskoeffizienten bei den Gefligen der
mit Molybdan legierten Stéhle (Defigwo)) iMm Vergleich zu Desinm) bei den Gefugen der nicht
mikrolegierten Stéhle bei gleichzeitiger Zunahme der Fallendichte nur mdglich ist, indem
Molybdan die Mengen der gefuigespezifischen Fallen so veréndert, dass der Summenterm in
(107) fur Detromo) Verringert wird. Dies wird durch eine Abnahme des Anteils hdherenergeti-
scher gefuigespezifischer Fallen erreicht, was sich durch die geringe Temperaturabhangigkeit
von Defimo) im Arrhenius-Graph in Abbildung 31 bzw. durch die geringere mittlere Enthalpie
|AH{ bestatigt. Die geringe Temperaturabhéngigkeit von Deftmoy im Arrhenius-Graph lasst
auch auf eine geringe Bindungsenthalpie der Mo-H-Fallen schlie}en. Die hohe Fallendichte in
den Gefuigen der mit Molybdan legierten Stahle und die geringe mittlere Enthalpie bei diesen
Gefligen lasst vermuten, dass entsprechend den Erkenntnissen von Kim et al. [79] und entge-
gen den Berechnungen von Counts et al. [89] und Nazarov et al. [90] Molybdén als Substitu-
tionsatom niederenergetische Mo-H-Fallen ins Gefuige einbaut und das Molybdén die Gefiige
und damit die Mengen verschiedener gefuigespezifischer Fallen so veréndert, dass Des bei

27 °C erhdht und dessen Temperaturabhangigkeit verringert wird.

5.3.2.2 Hohe Fallendichte im Gefiige des mit Vanadium legierten Stahls
DP1200

Ahnlich wie bei den Gefiigen der mit Molybdan legierten Stahle kommt es beim Gefiige des
mit Vanadium legierten Dualphasenstahls zu einer deutlichen Erhdhung der Dichte reversibler
Fallen. Die Ursache fir die hohe Fallendichte im Gefiige des mit VVanadium legierten Stahls
DP1200 ist vermutlich eine weitaus groRere Dichte feiner Ausscheidungen im Vergleich zu
den anderen mikrolegierten Stahlen DP1200. Wahrend der Erstarrung der Schmelze und dem
Warmwalzen werden bei allen Stédhlen Ausscheidungen gebildet. Bei der Abkuhlung der
Warmwalzstreifen verandern sich die Anzahl und die GroRe der Ausscheidungen. Die Warm-
walzstreifen kihlen mit einer geringen Rate von 15 K/h im Temperaturbereich zwischen
600 °C und 300 °C ab, was einer Zeit von etwa 20 h entspricht (siehe Abbildung 62). Wah-
rend dieser Abkuhlphase kann durch die Ostwald-Reifung eine Vergréberung der Ausschei-

dungen auftreten. Bei diesem Koagulationsprozess kommt es zum Auflésen feiner und zum
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gleichzeitigen Wachstum grober Ausscheidungen. Die treibende Kraft dazu ist die Minimie-
rung der Gesamtgrenzflachenenergie. Damit nimmt auch die Anzahl an Ausscheidungen ab
[20, 60]. Dies geht gleichermalRen mit der Abnahme der Anzahl an Wasserstofffallen einher.
Mit der Loslichkeitsisotherme und der Steigung der stéchiometrischen Gerade einer
Ausscheidung M,Cy kann die Konzentration an im Austenit gel6stem Mikrolegierungsele-
ment [M]y fur eine bestimmte Temperatur ermittelt werden (siehe Abbildung 61 a) [143].
Zum Einstellen des Gefiiges fur den Stahl DP1200 wurde bei allen Legierungen eine Auste-
nitisierungstemperatur von 850 °C gewahlt. In Abbildung 61 b sowie in Tabelle 19 ist der
theoretische Anteil an im Austenit gelostem Mikrolegierungselement bei 850 °C unter der
Annahme der vollstandigen Abbindung des Mikrolegierungselements als reines Karbid fir

verschiedene Legierungen angegeben.

T T T 100 T
T=const.\ y+Ausscheidung; 90 H/VCir - 3 / / /
o 80 M, o= 0,166 m% V /
log, (IMI'[CT")=A-BIT /
M] 0P 70
Leg \ e L ZrC /
X -, 60 [M], g = 0,093 % 2
g€ [Mly 3 50 3 ; /
s -1 2 T/ Nec /
= = 40 [M), = 0,05 m% Nb /
! ~ 2 30
~— / TiC 008
M, . = 0,081 m% Til
stéchiom. 20 Wl g™ 0.08, 26T
Gerade 10 ppr et o : ]
0 ; ; 0 / [C:!Leg_ 0.,16 I'T:l% C
0 [Cly [C]I_eg 850 900 950 1000 1050 1100 1150 1200
[C], m% a T,°C b

Abbildung 61: a) Ermittlung der im Austenit gelsten Menge an Legierungselement [M]y aus der L&slich-

keitsisotherme bei einer bestimmten Temperatur T. [C] g und [M].eq Gehalt an interstitiell gelostem Element

und Mikrolegierungselement in der Legierung (Punkt P); aus [143, S. 84]. b) Verhaltnis [M]y/[M] 4 bei der
Bildung von TiC-, NbC-, ZrC- und VC-Ausscheidungen in der jeweiligen mikrolegierten Schmelze.

Fur die mit Vanadium legierten Stéhle ist der Anteil an im Austenit geléstem Vanadium bei
850 °C sehr hoch. Vergrdberte Vanadiumkarbide, welche durch Ostwald-Reifung wéhrend
der Abkiihlung der Warmwalzstreifen entstanden sind, werden in groBen Mengen wahrend
des Austenitisierens wieder in Losung gebracht. Zum Einstellen des Gefliges fiir den vanadi-
umlegierten Stahl DP1200 wird mit einer Kihlrate von 0,5 K/s zwischen 850 °C und etwa
600 °C abgekihlt, was etwa 8 min dauert. AnschlieBend wird in Wasser abgeschreckt (siehe
Abbildung 62). Wahrend der Abkihlung im y-a Zweiphasengebiet kommt es zur Ausbildung
neuer, feiner Vanadiumkarbide. Aufgrund des Abschreckens bei etwa 600 °C ist nach dem
Durchlaufen des y-a. Zweiphasengebietes eine Vergroberung bzw. ein Auflésen feiner Vana-

diumkarbide durch die Ostwald-Reifung unmdglich. Die neu gebildeten Vanadiumkarbide
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liegen vermutlich im Geflige feiner und in deutlich groRerer Anzahl als Ausscheidungen in
den Gefuigen der mit Titan, Zirkon, Niob oder Bor legierten Stéhle vor. Fur Vanadiumkarbid
wird in Tabelle 16 eine Bindungsenthalpie von 17 kJ/mol bis 27 kJ/mol angegeben, die feinen
Vanadiumkarbide fungieren daher als reversible Fallen.

Wie in 4.2 aufgezeigt, sind die Gleichgewichtstemperaturen zum vollstdndigen Auflo-
sen der Ausscheidungen in den mit Zirkon, Niob, Bor oder Titan legierten Stahle weit hoher
als fir Vanadiumkarbid; Ausscheidungen dieser Stahle I6sen sich beim Austenitisieren daher
nur in geringen Mengen auf. So gehen bspw. Karbide in den zirkon-, niob- und titanlegierten
Stahlen beim Wiedererwdrmen auf 850 °C kaum in Losung, wie der geringe Anteil an im
Austenit gelostem Mikrolegierungselement in Tabelle 19 bzw. Abbildung 61 b zeigt. Beim
Abkulhlen zum Einstellen des Gefuiges fur den Stahl DP1200 kdnnen nur geringe Mengen
neuer Karbide gebildet werden. In den zirkon-, niob-, bor- und titanlegierten Stahlen DP1200
liegen die Ausscheidungen der Mikrolegierungselemente daher nahezu unveréndert in glei-
cher Anzahl und Grol3e wie nach dem Warmwalzen vor — und damit vermutlich gréber und in

geringerer Anzahl als beim mit Vanadium legierten Stahl DP1200.

T,°Ch Abkuhlverlaufe:
880 Abkuhlverlauf nach dem Austenitisieren zur Einstellung des
= 20 K/s Gefliges fur den vanadiumlegierten Stahl DP1200
850 K.
— - - = Abkuhlverlauf der Warmwalzstreifen (vor dem Kaltwalzen),
0,5 Ki/s gilt fur alle Stahle
X o . .
600 [ *1-"abschrecken Ostwald-Reifung: Vergroberung
't=~..__ 0> von Ausscheidungen und Auflésen
0,0042 KIS~ " —.. Jeiner Ausscheidungen
300 e
\ o~
‘- _
14 500 =~ 73.000 t,s

Abbildung 62: Abkihlverlauf zum Einstellen des Gefiiges fur den vanadiumlegierten Stahl DP1200 nach dem
Austenitisieren und Abkdhlverlauf der Warmwalzstreifen.

Vanadium scheint nur beim Stahl DP1200 einen markanten Einfluss auf die Dichte reversibler
Fallen auszutiben. Bei den Gluhyzyklen fir die Geflige der Stdhle TM1400, CP1200 und
CP1400 wurde ebenfalls die Austenitisierungstemperatur von 850 °C verwendet; es kann da-
her davon ausgegangen werden, dass gleichermalen wie beim Stahl DP1200 Vanadiumkarbi-
de des Typs VC in Lésung gehen. Aufgrund der hohen Kihlrate bei den Gliihzyklen der Stéh-
le TM1400, CP1200 und CP1400 (bei diesen Stahlen wird eine Temperatur von 300 °C in-
nerhalb von 30 s erreicht) kommt es aber vermutlich nicht zur Wiederausscheidung von fei-

nen Vanadiumkarbiden, sodass eine Erh6hung der Fallendichte ausbleibt.
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Tabelle 19: Theoretischer Anteil an im Austenit geléstem Mikrolegierungselement bei 850 °C unter Annahme
der Abbindung des Mikrolegierungselements als reines Karbid. Ermittlung nach Abbildung 61 a mit den Kon-
stanten aus Tabelle 9 und [C] = 0,16 m% C.

infolge Auflésung VC

infolge Auflésung NbC

infolge Auflésung TiC

infolge Auflésung ZrC

Legierung | [M]y/[M]ieg, %0 Legierung | [M]y/[M].eq, % Legierung | [M]y/[M]ieq, % Legierung | [M]y/[M]Leq, %
0,048 m% V 100 % 0,025 m% Nb 6 % 0,023 m% Ti 3% 0,024 m% Zr 14 %
0,126 m% V 92 % 0,05 m% Nb 3% 0,046 m% Ti 2% 0,075 m% Zr 5%
0,166 m% V 73 % 0,081 m% Ti 1% 0,093 m% Zr 4%

5.3.3 Relevanz der mikrolegierungsbedingten Veranderung des Dif-
fusionskoeffizienten auf die Verspréodungsneigung

In 5.2.1 wurde gezeigt, dass der Diffusionskoeffizient mit der Versprodungsneigung der
Stahltypen in den Festigkeitsklassen korreliert. In beiden untersuchten Festigkeitsklassen ist
jener Stahl, dessen Gefiige den hoheren Wasserstoffdiffusionskoeffizienten aufweist, auch
versprodungsanfalliger. Mikrolegierungselemente verandern den Diffusionskoeffizienten nur
geringfugig (siehe 4.3.1). Ein Vergleich der Standzeiten aus den IHE- und HEE-Versuchen
zeigt, dass die Beigabe von Mikrolegierungselementen bei den Komplexphasenstahlen
(CP1200 und CP1400) und beim Stahl TM1400 nur zu einer marginalen Veranderung der
Wasserstoffversprodungsanfalligkeit fuhrt. Lediglich beim Stahl DP1200 kommt es bei be-
stimmten Mikrolegierungselementen und Mikrolegierungsgehalten zu einer markanten Erho-
hung der Standzeiten im Lochzugversuch; mogliche Erklarungen dazu finden sich in 5.3.5.
Welche Bedeutung die mikrolegierungsbedingte VVeranderung des Diffusionskoeffizienten bei
einem Gefuige fur die Versprodungsneigung des Stahls hat bzw. ob ein durch Mikrolegieren
verringerter Diffusionskoeffizient auch generell mit einer Abnahme der Versprodungsanfal-
ligkeit einhergeht, wird nachfolgend erlautert.

Abbildung 63 und Abbildung 64 geben einen Uberblick tber die Standzeiten der Loch-
zugproben bzw. Bugelproben als Funktion der jeweiligen Diffusionskoeffizienten. Erhohte
Werte fur Des gehen tendenziell mit einer Abnahme der Standzeiten bei den Lochzug- und
Bugelprobenversuchen einher. Dieser Trend ist vor allem bei den Lochzugproben der Kom-
plexphasenstahle gut zu erkennen. Folglich kann vermutet werden, dass rascher stattfindende
Konzentrationsanderungen durch einen gesteigerten Diffusionskoeffizienten die Ursache fir
die geringeren Standzeiten sind. Eine Verringerung von D scheint hingegen die Ver-
sprodungsneigung nicht immer zu mindern. Offensichtlich geht die Veranderung von D
nicht immer mit der Versprodungsneigung einher. Die Ursache dafur kénnten grobe Aus-
scheidungen in den Gefuigen sein. In den untersuchten mikrolegierten Stahlen liegen neben

feinen auch grobe Ausscheidungen vor (siehe 4.2), mit Ausnahme der molybdanlegierten
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Stéhle. Diese groben Ausscheidungen wirken als innere Kerben im Geflige und erhéhen ver-
mutlich die Wasserstoffversprodungsanfélligkeit (siehe 5.3.6). Der schédigende Einfluss von
groben Ausscheidungen der Mikrolegierungselemente konnte groRer als der Vorteil einer

verminderten Diffusion sein.
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11 0,235 m% Mo
10 5
9
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=7 o @ 0,081 Mm% Ti
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S 540520 - 8 *= ¢ 0,05 m% Nb
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Abbildung 63: Standzeiten der Lochzugproben (Beladezeit 10 min) als Funktion der Diffusionskoeffizienten
(27 °C, Detr = Dg-exp(—Q/RT)). Detsn.m) = Desr bei den Stéhlen der Basisschmelze.

Eine weitere Erklarung fir die fehlende Standzeiterh6hung bei vermindertem Des kann sich
aus der Wirkung irreversibler Fallen ergeben. Die oben angefiihrten Vergleiche zwischen der
Versprodungsneigung und der Diffusivitat beruhen auf dem gemessenen Diffusionskoeffi-
zienten unter der ausschlieRlichen Wirkung reversibler Fallen. VVor allem bei den Lochzugver-
suchen ist aber davon auszugehen, dass nach 10 min bzw. 30 min Wasserstoffbeladezeit irre-
versible Fallen noch nicht vollstandig gesattigt sind. Solange dies der Fall ist, wirken sie auf
die Wasserstoffdiffusion ein. Unter dem Einfluss reversibler und irreversibler Fallen gilt fir

die Gesamtkonzentrationsanderung basierend auf dem zweiten Fickschen Gesetz

oc : 2
— 9 _ aCL + aCrev + ac|rr — DL 0 CzL . (108)
ot ot ot ot OX
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Crev UNd Cjrr sind die Konzentrationen von Wasserstoff in reversiblen und irreversiblen Fallen.
Fur den Diffusionskoeffizienten ergibt sich unter der Wirkung reversibler und irreversibler
Fallen [154, 164]

oc, D, o’c, o°c,
- 2 = rev_imr 2
at 1+ acrev + 8Cirr 8X 8X (109)
ac, ac,

Im Vergleich zum Diffusionskoeffizienten unter der Wirkung reversibler Fallen hangt der
Diffusionskoeffizient Dyey, i zusétzlich vom Gradienten oci/oc. ab (vgl. (67)). Reversible
Fallen stehen im Gleichgewicht mit interstitiell geléstem Wasserstoff, der Gradient oce./oc
ist unter der Annahme Kleiner Besetzungsgrade zeit- und konzentrationsunabhéngig und kann,
wie in 2.9.3 aufgezeigt, mit (73) beschrieben werden. Anders ist dies fur den Gradienten
ocin/ocy. Irreversible Fallen stehen nicht im Gleichgewicht mit interstitiell geléstem Wasser-
stoff und es gilt, solange sie nicht geséttigt sind, oc;/ot = 0. Deren Konzentrationsanderung
als Funktion der Zeit kann nach McNabb und Foster [99] mit

oCy _ Kiny
? = N—LCL (1_®irr)Nt _kirr(re) Cir (110)

beschrieben werden. Der Gradient dci/oc, ist u. a. von der Konzentration an interstitiell ge-
I6stem Wasserstoff abhangig und zeitlich nicht konstant. Dyey i ist daher ebenfalls konzentra-
tions- und zeitabhéngig und mit auf Konzentrationsdnderungen basierenden Diffusionsmes-
sungen, wie in dieser Arbeit durchgefiihrt, nicht zu ermitteln. Der gemessene Diffusionskoef-
fizient unter der Wirkung reversibler Fallen D ist hoher als der Diffusionskoeffizient unter
der Wirkung reversibler und irreversibler Fallen Dy ir. Durch das Mikrolegieren kommt es
vermutlich zu einer Verdnderung der Mengen gefligespezifischer irreversibler Fallen und zum
Einbringen irreversibler Fallen durch Ausscheidungen. Je nach Legierung liegen verschiedene
irreversible Fallen mit spezifischen Geschwindigkeitskonstanten der Haftungs- und Enthaf-
tungsreaktion in unterschiedlicher Dichte in den Gefligen der Stéhle vor. Nach der Wasser-
stoffbeladung fur die Lochzugversuche wird ocir/oc,. daher legierungsabhéngig sein. Damit
ist auch das Verhaltnis Desi/Drey irr legierungsabhéngig, was erkléaren kénnte, warum eine Ab-
nahme des gemessenen Diffusionskoeffizienten Deg nicht immer zu einer Zunahme der Stand-
zeiten fuhrt. Es ist moglich, dass in Abbildung 63 und Abbildung 64 bei jenen Stahlen, wel-
che im Vergleich zu den nicht mikrolegierten St&hlen einen geringeren Deg-Wert und gerin-
gere Standzeiten aufweisen, die tatsachliche Diffusivitdt Dyey i hOher als jene der nicht mik-

rolegierten Stahle ist.
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Abbildung 64: Standzeiten der Bligelproben als Funktion der Diffusionskoeffizienten
(50 °C, Detr = Do exp(—Q/RT)). Desinm) = Desr bei den Stéhlen der Basisschmelze.

Zusétzlich zur Diffusivitat beeinflussen irreversible Fallen von Ausscheidungen die Vertei-
lung des Wasserstoffs. Der sich im Gefiige befindliche Wasserstoff kann in diffusiblen und
nichtdiffusiblen Wasserstoff unterteilt werden (siehe Abbildung 65). Wahrend der Wasser-
stoffbeladung wird ein Teil in irreversiblen Fallen und ein Teil in reversiblen Fallen gebun-
den. Der diffusible Wasserstoff, welcher in reversiblen Fallen (cr,) und interstitiellen Platzen
(cL) vorliegt, ist schadigungsrelevant, da er sich in den Spannungszonen des Gefliges anrei-
chern kann. Anders ist dies beim irreversibel gebundenen Wasserstoff (ci): Dieser ist nicht-
diffusibel. Je hoher der Anteil an diffusiblem Wasserstoff, desto rascher kann eine kritische
Wasserstoffkonzentration fur das Risswachstum bzw. die Rissbildung an Orten hoher Span-

nung erreicht werden.

nichtdiffusibel, ci,

S diffusibel, Crey + CL

Abbildung 65: Unterteilung des Wasserstoffs im Geflige in diffusiblen und nichtdiffusiblen Wasserstoff.

Wasserstoffgehalt,
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Die unterschiedlichen Mikrolegierungselemente fuhren zur Ausbildung verschiedener Men-
gen an reversiblen und irreversiblen Fallen im Geflige, sodass bei gleichen Wasserstoffbela-
derandbedingungen die Menge an diffusiblem und nichtdiffusiblem Wasserstoff verschieden
verteilt ist, was die Versprodungsanfélligkeit des Stahls beeinflusst.

Zusammengefasst kann abgeleitet werden, dass nur aus der Betrachtung der Verande-
rung von Deg bei einem unterschiedlich mikrolegierten Stahltyp keine Aussage Uber die Ver-
sprodungsneigung getroffen werden kann. Mikrolegierungselemente flihren einerseits dazu,
dass die tatsachliche Diffusivitdt vom gemessenen Diffusionskoeffizienten abweicht und an-

dererseits zu unterschiedlichen Anteilen an diffusiblem Wasserstoff.

5.3.4 Bedeutung mechanischer Tests zur Charakterisierung der
Versprodungsneigung

Mikrolegierungselemente beeinflussen den Aufbau eines Gefiiges. Sie verandern die Korn-
groRe, die Versetzungsdichte, die Anteile und den Aufbau von Gefiigebestandteilen (bspw.
die Morphologie der Bainit- und Martensitsubstruktur), bilden Ausscheidungen und Misch-
kristalle. All diese mikrolegierungsbedingten Veréanderungen haben Einfluss auf die mechani-
schen Kennwerte, wie Streckgrenze, Zugfestigkeit und Verfestigungsverhalten, welche ihrer-
seits die Bedingungen in IHE- und HEE-Tests definieren (Prufspannung bei Lochzugversu-
chen und Spannungszustand in Biigelproben). Gleichzeitig beeinflusst die legierungsbedingte
Ausbildung von Wasserstofffallen, wie Korngrenzen, Versetzungen, Ausscheidungen, Substi-
tutionsatome, Phasengrenzen und Substruktur der Gefligebestandteile, den Wasserstoffdiffu-
sionskoeffizienten bei einem Gefiige, welcher, wie in 5.2.1 gezeigt, Einfluss auf die Ver-
sprodungsneigung des Stahls hat. Ausscheidungen der Mikrolegierungselemente kénnen als
irreversible Fallen wirken und den diffusiblen Wasserstoffanteil und damit die Versprodungs-
anfalligkeit verringern. Andererseits fungieren grobe Ausscheidungen als innere Kerben im
Geflige und kdnnen die Versprodungsneigung steigern (siehe 5.3.6). Abbildung 66 gibt einen
Uberblick uiber die Wirkung von Mikrolegierungselementen auf die Ausbildung des Gefiiges
und auf die EinflussgroRen der Wasserstoffversprodungsneigung.

Im Kapitel 5.3.3 wurde aufgezeigt, dass aus der alleinigen Betrachtung der mikrolegie-
rungsbedingten Veranderung der Wasserstoffdiffusivitat in einem Geflige keine Aussage be-
ziglich der Versprodungsneigung des Stahls moglich ist. Im Folgenden wird dargestellt, dass
Gleiches auch fur die alleinige Betrachtung der Streckgrenze eines Stahls gilt.
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- Anteile der Gefligebestandteile Rpo.2, o(€) — Prufbedingungen
- Substruktur der Gefligebestandteile
Mikrolegierungs-  beeinflusst - KorngréRen beeinflusst Der, reversible und irreversible Fallen
element —_— - Ausscheidungen _— =
- Substitutionsatome schéadigende Wirkung von Ausschei-
- Versetzungsdichte dungen

Abbildung 66: Wirkung von Mikrolegierungselementen auf die Ausbildung des Gefiiges und die EinflussgréRen
auf die Versprodungsneigung.

Das Mikrolegieren fihrt bei beiden Komplexphasenstahlen und beim Stahl TM1400 zu deut-
lichen Veranderungen der Streckgrenze im Vergleich zu den nicht mikrolegierten Stéhlen.
Die Streckgrenze bzw. das Streckgrenzenverhéltnis bestimmt bei den Lochzugversuchen nach
SEP 1970 [130] die aufzubringende Priflast. Eine hohere Streckgrenze bedeutet im Lochzug-
versuch eine grolere Priflast bzw. hhere Spannungen in der Probe. Troiano [36] und Duprez
et al. [173] wiesen nach, dass mit zunehmender Priflast die Standzeit wasserstoffbeladener,
gekerbter Proben abnimmt. Demnach kdnnte vermutet werden, dass jene Proben innerhalb
eines bestimmten Stahltyps mit hoherer Streckgrenze bzw. Pruflast geringere Standzeiten
bzw. eine erhohte Versprodungsanfalligkeit aufweisen. Abbildung 67 stellt die Standzeiten
der Lochzugproben nach 10 min Wasserstoffbeladung und die Streckgrenzen der Komplex-
phasenstéhle sowie des Stahls TM1400 der verschiedenen Legierungen dar. Wie eine lineare
Anpassung an die Mittelwerte der Standzeiten zeigt, sinkt tendenziell die Standzeit mit zu-
nehmender Streckgrenze bzw. Prifspannung. Allerdings weichen zahlreiche mikrolegierte
Stahle markant von diesem Trend ab. Dies ist vor allem bei den Stahltypen CP1200 und
TM1400 zu erkennen. Beim Stahltyp CP1200 weist der Stahl mit 0,081 m% Titan die mar-
kanteste Streckgrenzenverringerung auf, trotzdem fallt die Standzeit ab. Ahnliches ist beim
Stahl TM1400 mit 0,075 m% Zirkon zu erkennen; hierbei ist Rpo > ebenfalls im Vergleich zum
nicht mikrolegierten Stahl am stérksten verringert, die Standzeit fallt aber trotzdem ab. Beim
Stahl CP1200 mit 0,023 m% Titan bzw. 0,048 m% Vanadium steigt sowohl die Streckgrenze
als auch die Standzeit an. Es scheint so zu sein, dass bei Lochzugproben ein und desselben
Stahltyps, bei welchen die Prufspannung der jeweiligen Streckgrenze des Stahls entspricht,
die alleinige Betrachtung der Streckgrenze keine Aussage Uber die Versprodungsneigung er-
laubt. Eine Verallgemeinerung, dass Stdhle mit geringerer Streckgrenze und Priflast immer
weniger IHE-anfallig sind, scheint unzuléssig zu sein.

Zusammenfassend sei darauf hingewiesen, dass die Auftrennung der Einfllisse mikrole-
gierungsbedingt verénderter Wasserstoffdiffusion, irreversibler Bindung von Woasserstoff

durch Ausscheidungen und der Streckgrenze auf die Versprodungsneigung kaum méglich ist.
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Versprodungsverringernde Effekte, wie verminderte Diffusion oder geringerer diffusibler
Wasserstoffanteil, konnen durch versprodungssteigernde Effekte, wie das Auftreten hoher
Mikrospannungen infolge der Kerbwirkung grober Ausscheidungen, tberlagert werden (siehe

5.3.6). Um all diese EinflussgroRen gemeinsam in die Beurteilung der Versprodungsneigung

von Stahlen miteinzubeziehen, sind daher IHE- und HEE-Versuche unerlasslich.
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Abbildung 67: Streckgrenzen (Querzug) und Standzeiten der Stéhle im Lochzugversuch nach 10 min Beladung.
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Beziglich der mechanischen Versuche sei auf die festgestellte Radienabhéngigkeit in IHE-
Versuchen mit Bligelproben nach SEP 1970 [130] hingewiesen. Bei den Bugelproben ergibt
sich bei den Expositionsversuchen in NH;SCN der Trend, dass Proben mit einem Biegeradius
von 10 mm geringere Standzeiten aufweisen als Proben mit einem Biegeradius von 8 mm,

obwohl an der &ufleren Randfaser die Tangentialdehnung beim Biegeradius 8 mm grofier ist
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(Radius 8 mm: &max = 5,7 %, Radius 10 mm: emax = 4,7 %). Die groliere Tangentialdehnung
beim Biegeradius 8 mm fuhrt dazu, dass die Versetzungsdichte im Vergleich zum Biegeradius
10 mm im Bereich der duReren Randfaser erhoht wird; damit liegt auch eine gréRere Menge
an reversiblen Fallen durch Versetzungen vor. Dies kénnte dazu fiihren, dass Dess beim Biege-
radius 8 mm im Bereich der dulReren Randfaser starker verringert ist als beim Biegeradius
10 mm. Juilfs [116] ermittelte an einem martensitischen Geflige ohne plastische Dehnung
einen Diffusionskoeffizienten von 16,5-10" cm®s und konnte nachweisen, dass Des durch
plastische Dehnung sinkt. Die Abnahme von Deg mit zunehmender plastischer Dehnung ist
jedoch gering. Bei plastischen Dehnungen von &, = 5,0 % und &, = 6,5 % ergaben sich Degs-
Werte von (6,1 +1,0)-10" cm%/s bzw. (6,7 + 1,0)-10 ' cm?/s [116]; der Diffusionskoeffizient
ist bei 5 % und 6,5 % plastischer Dehnung nahezu gleich. Unter der Annahme, dass bei den in
der vorliegenden Arbeit untersuchten Gefuigen die plastische Dehnung einen &hnlichen Ein-
fluss auf Des hat wie bei dem von Juilfs [116] untersuchten martensitischen Gefiige, kann
vermutet werden, dass der Unterschied der Diffusionskoeffizienten in der &duf3eren Randfaser
zwischen Radius 8 mm und 10 mm gering ist. Der etwas starker verminderte Diffusionskoef-
fizient beim Biegeradius 8 mm wird daher nur einen geringfugigen Einfluss auf die verringer-
te Versprodungsneigung der Proben dieses Biegeradius austiben.

Zusétzlich zum etwas geringeren Wert fiir Degs bei den Bligelproben mit Biegeradius
8 mm weisen diese Proben in der duReren Randfaser geringere Spannungen als die Proben mit
Biegeradius 10 mm auf. Die Spannungsverteilung in den Bugelproben der vier Stahltypen im
Expositionszustand wurde auf der Basis finiter Elemente berechnet (voestalpine Stahl GmbH,
Umformtechnik, Till, E.). Die Berechnungen erfolgten elasto-plastisch mit zweidimensiona-
ler, symmetrischer Modellbildung durch Vierpunktelemente mit ebenem Dehnungszustand
mit dem Softwarepaket ,,Abaqus/ Standard 6.11-1*. Als Materialdaten dienten Ergebnisse aus
Zugversuchen mit Mikrozugproben (Geometrie siehe Tabelle 4) der vier Stahltypen mit
0,05 m% Niob. Um die Materialverfestigung zu simulieren, wurde die wahre Spannung als
Funktion der wahren plastischen Dehnung im Spannungsbereich der Streckgrenze bis zur
Zugfestigkeit im Simulationsprogramm hinterlegt. Der Elastizitdtsmodul betrug fur alle vier
Stahltypen 206 GPa, das Umformwerkzeug wurde als unendlich steif nachgebildet und Rei-
bung wurde nicht berlicksichtigt. Die Spannungsumverteilung durch elastische Riickfederung
nach dem Verspannen der Probe mit der Schraube und Entfernen des Biegewerkzeuges wurde

mitberucksichtigt.
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Ein Vergleich der Vergleichsspannung nach von Mises und der hydrostatischen Spannung aus
den FE-Berechnungen (Abbildung 68) zeigt an der &uf3eren Randfaser bei allen vier Stahlty-
pen beim Biegeradius 8 mm geringere Werte als beim Biegeradius 10 mm; daher liegen auch
um innere Kerben sowohl im Gefiige als auch an den Rissspitzen von Mikrorissen im Nahbe-
reich der duReren Randfaser geringere Spannungen als beim Biegeradius 10 mm vor. Die kri-
tische Wasserstoffkonzentration zur Rissbildung bzw. zum Risswachstum ist bei den Biigel-
proben mit dem Biegeradius 8 mm aufgrund der geringeren Spannungen vermutlich hoher als
bei den Proben mit einem Biegeradius von 10 mm. Der verringerte Diffusionskoeffizient ge-
meinsam mit der spannungsbedingt hoheren kritischen Wasserstoffkonzentration konnte er-
klaren, warum es bei Bugelproben mit Biegeradius 8 mm spéater zur Rissbildung bzw. zum

Wachstum von Rissen kommt als beim Biegeradius 10 mm.
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Abbildung 68: Verlauf der Vergleichsspannung nach von Mises ayises Und der hydrostatischen Spannung
1/3(o11+020+033) von der inneren zur &ulleren Randfaser bei Biigelproben der Stahltypen mit 0,05 m% Niob bei
einem Biegeradius von 8 mm und 10 mm.
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5.3.5 Maogliche Ursachen fiir die legierungsspezifisch erhohten
Standzeiten im Lochzugversuch beim Stahltyp DP1200

5.3.5.1 Streuung der Streckgrenzwerte

Beim Stahltyp DP1200 kommt es bei den Legierungen mit 0,025 m% Niob, Vanadium
(0,048 m% und 0,126 m%), Molybdén (0,148 m% und 0,235 m%) und 0,046 m% Titan zu
einer deutlichen Steigerung der Standzeit in Lochzugversuchen. Wie in 5.2.1 bereits angege-
ben, fuhrt zufolge der Erkenntnisse sowohl von Troiano [36] als auch Duprez et al. [173] eine
geringere Prifspannung an gekerbten Proben zu hoheren Standzeiten. Bei den Lochzugversu-
chen entspricht die Prifspannung der Streckgrenze (siehe 3.8). In Abbildung 69 werden die
Standzeiten im Lochzugversuch als Funktion der Streckgrenze in Querrichtung fur den Stahl-
typ DP1200 der Legierungen mit stark erhdhten Standzeiten dargestellt.
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Abbildung 69: Standzeiten im Lochzugversuch (Beladezeit 10 min) mikrolegierter Stahle DP1200 in Abhéan-
gigkeit von Ry, (Querzug). ,,min.“, ,,med.” bzw. ,,max.” bedeutet Stahl mit minimalem, mittlerem bzw. maxi-
malem Gehalt an Mikrolegierungselement.

Ein Vergleich der Streckgrenzen zeigt, dass Rpo» bei den mit gleichem Mikrolegierungsele-
ment legierten Stahlen DP1200 schwankt; am deutlichsten ist dies bei den Legierungen mit
Molybdan zu sehen. Zwischen der Streckgrenze und der Standzeit im Lochzugversuch besteht
jedoch keine Korrelation. Die naheliegende Vermutung, dass jene Stahle mit erhdhten Stand-
zeiten deutlich geringere Streckgrenzen aufweisen, bestétigt sich nicht. Markant ist dies beim
Vergleich der drei molybdanlegierten Stahle DP1200 erkennbar; der Stahl mit maximalem
Molybdangehalt weist die hochste Streckgrenze bzw. Prifspannung und gleichzeitig hohe

Standzeiten im Lochzugversuch auf. Die Schwankung der Streckgrenze ist vermutlich von
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untergeordneter Bedeutung und erklart nicht, warum bei manchen Legierungen der Stahltyp
DP1200 im Lochzugversuch hohe Standzeiten erreicht.

5.3.5.2 Verminderter Wasserstoffeintrag durch Oxide

Da Oxide Einfluss auf die Wasserstoffaufnahme ins Stahlgefuige haben und den Wasserstoff-
eintrag hemmen koénnen (siehe 3.6.2), liegt die Frage nahe, ob Oxide bei den Beizprozessen
vor der Wasserstoffbeladung der Lochzugproben unzureichend entfernt wurden. Dies wird
nachfolgend diskutiert.

Der auf den an der Atmosphare gegliihten Proben entwickelte Zunder besteht vermut-
lich aus verschiedenen Oxiden; Eisenoxide wie Wustit (FeO) und Magnetit (Fe3O,) liegen in
tieferen Schichten und Hamatit (Fe,O3) in oberflachennahen Zonen vor. Bestimmte Legie-
rungselemente, wie Silizium, Aluminium, Chrom und Mangan, segregieren beim Glihen an
Korngrenzen und bilden reine Oxide oder Mischoxide aus [23, 24]. Zur Entfernung des Zun-
ders wurden die Proben in Salzsaure gebeizt (siehe 3.8). Beim Beizen in Mineralsduren spie-
len Legierungselemente, Verunreinigungen im Stahl und Beizbad, Heterogenitaten im Gefiige
infolge der Warmebehandlung, Versetzungsdichte, Kornorientierung, die Struktur und Rau-
heit der Oberflache, Oberflachenfette sowie die Beizbadtemperatur eine entscheidende Rolle
im Hinblick auf die Homogenitat und Abtragungsrate beim Beizen [23, 24].

Mittels GDOES an gebeizten Blechtafeln fir Lochzugproben wurde Uberprift, inwie-
weit eine homogene Entfernung der Oxidschichten durch die Schwefelsaurebeizung mit an-
schlieBender Beizung in 25 m% HCI mit Hexamethylentetramin bei Raumtemperatur sicher-
gestellt wird. Verglichen werden im Folgenden die beiden Stahle DP1200 der Legierungen
mit 0,235 m% Molybdan (hohe Standzeit im Lochzugversuch) und 0,0008 m% Bor (geringe
Standzeit im Lochzugversuch). Die Intensitat-Zeit-Kurven aus den GDOES-Messungen, dar-
gestellt in Abbildung 70, stellen den Mittelwert aus drei Messungen mit je einem Messpunkt-
durchmesser von 4 mm dar; die Kurven zeigen daher die Messergebnisse bei einer Analyse-
flache von etwa 38 mm? Die Intensitat des Sauerstoffsignals in Abhangigkeit von der Zeit
kann als ein Mal3 fur die Auspragung von Oxiden herangezogen werden. Wird die GDOES-
Abtragung uber 50 s betrachtet, so ist bei beiden Stahlen eine diskontinuierliche Sauerstoff-
abnahme festzustellen. Es ergibt sich bei jedem Stahl unter der Oberflache ein Sauerstoff-
Maximum (Abbildung 70 a) und gleichzeitig ein Minimum im Eisen-Signal (Abbildung 70 b)
bei etwa 6 s Abtragungszeit, was auf die Existenz von Korngrenzenoxiden hinweist. Die ober-

flachennahen Sauerstoffsignale im Abtragungsbereich tber wenige Millisekunden diirfen
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nicht als nach dem Beizen verbliebene Oberflachenoxide interpretiert werden, denn es handelt
sich um oberflachlich adsorbierten Sauerstoff, der sich bei jeder mit der Atmosphére in Kon-
takt gekommenen GDOES-Probe findet. Die GDOES-Messungen zeigen, dass der Beizvor-

gang die Oberflachenoxide vollstédndig entfernt.
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Abbildung 70: GDOES-Spektren fiir Sauerstoff (a) und Eisen (b) gebeizter Proben der Stahle DP1200 mit
0,235 m% Molybdan bzw. 0,0008 m% Bor.

Auch REM- und EDX-Untersuchungen an Querschliffen wasserstoffbeladener, verzinkter
und nicht versagter Lochzugproben des Stahls DP1200 mit 0,235 m% Molybdan (Abbildung
71 a) zeigen Uber die gesamte Probenbreite keine Stelle mit einer Oxidschicht zwischen Zink
und Substrat (Oxide an der Substratoberflache erscheinen im REM als schwarze Trennschicht
zwischen Zink und Substrat). Homogene Oxide an der Substratoberflache, welche den Was-
serstoffeintrag hemmen, kénnen damit sowohl durch GDOES als auch durch REM- und
EDX-Untersuchungen ausgeschlossen werden. Der Beizprozess vor der Wasserstoffbeladung
ist fur eine Oberflachenoxidentfernung offensichtlich ausreichend.

Die bei den GDOES-Messungen festgestellten Korngrenzenoxide konnten auch durch
REM- und EDX-Untersuchungen bestétigt werden; Korngrenzenoxide sind bis in eine Tiefe
von etwa 10 um bis 15 um zu finden (Abbildung 71 a und b, Korngrenzenoxide erscheinen im
REM als schwarze Trennschicht zwischen den Kornern). Bei den Korngrenzenoxiden handelt
es sich geméall den EDX-Untersuchungen und den GDOES-Profilen um Eisenoxide, welche
sich mit abnehmendem Abstand von der Probenoberflaiche mit Mangan und Chrom anrei-
chern (siehe oberflachennaher Signalanstieg in Abbildung 72 a und b). Die Korngrenzenoxide
sind bei den mit Bor bzw. Molybdén legierten Stdhlen DP1200 unterschiedlich ausgeprégt. Im
Vergleich zum borlegierten Stahl DP1200 ist das Korngrenzenoxid-Sauerstoffsignal beim

molybdanlegierten Stahl DP1200 hoher (Abbildung 70 a), was auf ausgeprégtere Korngren-
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zenoxide hinweist. Die Ursache dafur ist vermutlich die langere Glihdauer zum Einstellen

des Gefuges fiir den molybdénlegierten Stahl DP1200.

> 3 3 . i
~ Korngrenzenoxide

Abbildung 71: Korngrenzenoxide an einer verzinkten Lochzugprobe des Stahls DP1200 mit 0,235 m% Molyb-
dén. a) Oxide im Querschliff. b) angebeizte Korngrenzenoxide.

Fur das Wachstum von Korngrenzenoxiden ist die Temperaturfiihrung beim Gliihen relevant.
Zum Einstellen des Geflges fir den Stahl DP1200 sind legierungsbedingte Unterschiede in
der Kuhlrate Cy; durch das y-o Zweiphasengebiet erforderlich (siehe Abbildung 17). Fir den
molybdanlegierten Stahl DP1200 erfolgte eine Verringerung der Kihlrate auf 1/5 der Rate des
borlegierten Stahls DP1200; die Gliihzeit im y-o. Zweiphasengebiet und damit die Zunderbil-
dungszeit betrug bei der Legierung mit 0,235 m% Molybdén 3000 s und bei der Legierung
mit 0,0008 m% Bor 550 s. Ob Korngrenzenoxide den Wasserstoffeintrag entlang von Korn-
grenzen verringern und damit die Ursache fur die hoheren Standzeiten sind, wird nachfolgend

diskutiert.
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Abbildung 72: GDOES-Spektren fur Cr (a) und Mn (b) gebeizter Proben der Stdhle DP1200 mit 0,235 m%
Molybdén bzw. 0,0008 m% Bor.

In der Literatur wird der Einfluss von Korngrenzen auf die Wasserstoffdiffusion unterschied-

lich bewertet. Singh und Sasmal [126] vermuten, dass Korngrenzen aufgrund erhohter Diffu-
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sionsgeschwindigkeit relevante Diffusionspfade fur den Wasserstoffeintritt von der Oberfla-
che ins Gefligeinnere sind. Auch Flores et al. [192] vermuten an Korngrenzen hohere Diffusi-
onsgeschwindigkeiten als im Metallgitter. Diffusionsmessungen an ferritisch-perlitischen Ge-
fligen bestatigten, dass mit zunehmendem Korngrenzenanteil die Diffusivitét steigt [192]. Fur
Nickel wird das Verhaltnis Dkomgrenze/ Daitter VON 60:1 [3 in 193] bis 10*1 [9 in 194] angege-
ben. Andererseits folgern Luu und Wu [195] aus Untersuchungen mittels der Silber-
Mikroprintmethode an ferritisch-perlitischen und martensitischen Gefiigen, dass die Wasser-
stoffdiffusivitat an den Korngrenzen etwa gleich groR wie im Korn ist. Auch Grabke und
Riecke [93] gehen davon aus, dass beim Eisengitter sowohl der Oberflachen- als auch der
Korngrenzendiffusionskoeffizient kaum vom Volumendiffusionskoeffizienten abweichen.
Miitschele und Kirchheim [196] untersuchten die Wasserstoffdiffusion in ein- und polykristal-
linen Palladiumproben und konnten zeigen, dass der Diffusionskoeffizient bei polykristallinen
Palladiumproben und beim Einkristall nahezu gleich ist. Miitschele und Kirchheim [196]
vermuten daher, dass sich die Korngrenzendiffusion kaum von der Volumendiffusion unter-
scheidet.

Um die Wirkung von Oxiden an Korngrenzen auf den Wasserstoffeintrag abzuschéatzen,
wird die einachsige Diffusion im stationdaren Zustand durch ein System, bestehend aus Korn
(Kornbreite p), Korngrenze (Korngrenzenbreite ¢) und Korngrenzenoxid (Korngrenzen-
oxidbreite #), betrachtet (Abbildung 73).
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Abbildung 73: Diffusionsstrome durch das Korn (Jp), Korngrenzen (Jg) und Korngrenzenoxide (Jo) im stationa-
ren Zustand. Kornbreite 5, Korngrenzenbreite J, Korngrenzenoxidbreite #.

Angenommen wird, dass der Konzentrationsgradient in den Korngrenzen, den Korngrenzen-

oxiden und im Korn gleich ist. Der gesamte Diffusionsstrom setzt sich aus den Wasserstoff-

stromen in den Korngrenzen Jq, im Korn J, und im Korngrenzenoxid Jox zusammen [40]
J=[2,6+d,m+3,(B-26-m]/ .

J :—(DQEJr D, T+ Db(l—@—ﬁ)j@. (111)
B B B B )dx
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Dy, Dox, Dy ist der Diffusionskoeffizient fur Wasserstoff an der Korngrenze, im Korngrenzen-
oxid und im Korn, Dg2d 5+ Dox 1l + Dp(f— 26— 1)l § ist der Absorptionsdiffusionskoeffi-
zient, welcher den Wasserstoffeintrag ins Substrat bestimmt. Mit den Annahmen nach Grabke
und Riecke [93] und Miutschele und Kirchheim [196], dass sich die Korngrenzen- und
Korndiffusionskoeffizienten kaum unterscheiden (Dgy = Dy), ergibt sich fur den Absorptions-
diffusionskoeffizienten

D.ys = D, (1-17/ B)+ Doy 5. (112)
Aus Abbildung 71 a lasst sich eine mittlere Kornbreite £ von etwa 2 um und eine mittlere
Korngrenzenoxidbreite # von etwa 100 nm abschatzen. Mit diesen Parametern betragt der
Absorptionsdiffusionskoeffizient Dgps = 0,95Dy, + Dox/20. Selbst unter der extremen Annah-
me, dass in den Oxiden keine Diffusion stattfindet (Dox — 0), fallt der Absorptionsdiffusions-
koeffizient im Vergleich zu einem korngrenzenoxidfreien System (Daps = Dp) nur um 5 % ab.
Korngrenzenoxide verringern also den Absorptionsdiffusionskoeffizienten und damit den
Wasserstoffeintrag ins Substrat nur geringfugig. Als Ursache fiir die geringe Versprodungs-
neigung bestimmter Stahle DP1200 kann ein verminderter Wasserstoffeintrag wéhrend der
Wasserstoffbeladung durch Oxide an den Korngrenzen also ausgeschlossen werden.

Dass ein verminderter Wasserstoffeintrag durch Korngrenzenoxide nicht die Ursache
fir die hohen Standzeiten bestimmter Stdhle DP1200 ist, beweisen zusétzlich hergestellte
oberflachenoxid- und korngrenzenoxidfreie Lochzugproben des Stahls DP1200. Dazu wurde
das Geflige fiir den Stahl DP1200 fur die Legierungen mit 0,025 m% Niob, 0,048 m% Vana-
dium bzw. 0,126 m% Vanadium an einem Gluhsimulator (voestalpine ELSIM) eingestellt,
welcher das Aufheizen und Abkihlen der Proben in einer 100 vol% N-Atmosphare erlaubt.
Da ein Abschrecken in Wasser bei diesem Gerat nicht moglich und die Kuhlrate durch um-
stromendes Stickstoffgas auf etwa 70 K/s beschrankt sind, war die Zugfestigkeit der Stahle
DP1200 im Mittel um 100 MPa geringer als bei den herkdmmlichen, an Luft gegliihten Pro-
ben. Die Streckgrenzenverringerung betrug nur etwa 20 MPa. Die Wasserstoffbeladung, Ver-
zinkung und Belastung der Lochzugproben erfolgten wie bei allen anderen Lochzugproben,
jedoch wurde aufgrund fehlender Oxide nicht gebeizt. Abbildung 74 stellt die Standzeiten im
Lochzugversuch der korngrenzenoxidfreien (in No-Atmosphére gegliiht) und mit Korngren-
zenoxiden behafteten Stdhle DP1200 dar. Auch bei den Stdhlen ohne Korngrenzenoxide tre-
ten Durchlaufer auf und es kommt zu einer markanten Erhéhung der Standzeit. Die Streuung

der Standzeiten ist bei den korngrenzenoxidfreien Lochzugproben &hnlich grol? wie bei den
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mit Korngrenzenoxiden behafteten Proben. Diese Versuchsreihe bestatigt, dass Oxide nicht
die Ursache fir die erh6hten Standzeiten beim Stahltyp DP1200 sind.
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12 2,4h 0,1h 3/3 DL 14,2 h 3/3 DL 22h
/ o o
10 -
8 3 5/6 DL
c 5] 6/6 DL min = 37 h 2/6 DL 4/5 DL 3/6 DL
[ | o o
4 5
2 -
01 ‘
0,025 m% Nb 0,025 m% Nbt| 0,048 m%V 0,048 m% Vt| 0,126 m% V 0,126 m% Vt

@10 min @30 min

Abbildung 74: Lochzugproben-Standzeiten von in N,-Atmosphére eingestellten, oberflachenoxid- und korn-
grenzenoxidfreien Stahlen DP1200 (mit + markiert, jeweils drei Proben fiir jede Wasserstoffbeladezeit) im Ver-
gleich zu an Luft gegliihten und gebeizten Stahlen DP1200. i/j DL bedeutet i Durchlaufer (d. h. kein Versagen
innerhalb von 92 h) von j gepriften Proben. ,,min“ bedeutet minimale Bruchzeit.

5.3.5.3 Veranderter Martensitanteil und Ferritkorndurchmesser

Thiessen et al. [71] fanden eine Abnahme der Standzeit wasserstoffbeladener Lochzugproben
mit zunehmendem Martensitanteil im Gefuge von Dualphasenstahlen. Um festzustellen, ob
ein markant veranderter Martensitanteil fir die hohen Standzeiten verantwortlich ist, wird im
Folgenden der Martensitanteil von Stahlen DP1200 verglichen.

Zur Analyse des Martensitanteils dienten Querschliffe, gedtzt in einer Nital-Lésung
[108]. Martensit und Korngrenzen erscheinen bei dieser Atzung im Lichtmikroskop dunkel,
die Ferritphase hell. Mit dem Hell-Dunkel-Kontrast war es unter Anwendung einer bildopti-
schen Analysesoftware (voestalpine Stahl GmbH, Priftechnik und Analytik, Puhringer, J.)
mdglich, den Flachenanteil an Martensit im Schliffbild sowie die mittlere FerritkorngréRRe zu
ermitteln. Es wird davon ausgegangen, dass der Flachenanteil an Martensit im Schliffbild dem
Volumenanteil im Geflige entspricht. Abbildung 75 zeigt die Standzeiten im Lochzugversuch
der verschieden mikrolegierten Stahle DP1200 als Funktion des gemessenen Volumenanteils
des Martensits. Der Martensitanteil ist bei allen mikrolegierten Stahlen DP1200 (zwischen
47 vol% und 61 vol%) geringer als beim nicht mikrolegierten Stahl (65 vol%) und schwankt
innerhalb der Legierungen mit gleichem Mikrolegierungselement. Die Proben mit hohen
Standzeiten im Lochzugversuch weisen einen Martensitanteil von 47 vol% (Legierung mit
0,05 m% Molybdan) bis 61 vol% (Legierung mit 0,046 m% Titan) auf und decken damit den

gesamten Streubereich des gemessenen Martensitanteils bei mikrolegierten Stahlen DP1200
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ab. In den Gefugen der Stahle DP1200 mit hohen Standzeiten im Lochzugversuch zeigt sich
keine tendenzielle Verringerung des Martensitanteils, teilweise ist der Martensitanteil inner-
halb der Legierungen mit gleichem Mikrolegierungselement bei dem Stahl, welcher hohe
Standzeiten im Lochzugversuch zeigt, sogar am groften (siehe Legierungen mit Titan). Die
Verénderung des Martensitanteils kann daher als Ursache fir die erhdhte Bestandigkeit in den

Lochzugversuchen als alleinige Ursache ausgeschlossen werden.
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Abbildung 75: Standzeiten im Lochzugversuch (Beladezeit 10 min) mikrolegierter Stahle DP1200 abhangig
vom Martensitanteil. ,,min., ,,med.* bzw. ,,max.“ bedeutet Stahl mit minimalem, mittlerem bzw. maximalem
Gehalt an Mikrolegierungselement.

In Abbildung 75 ist zusatzlich der mittlere Ferritkorndurchmesser der Stahle angegeben (un-
terstrichene Zahlenwerte). Der Ferritkorndurchmesser schwankt Gber alle Stahle DP1200
hinweg zwischen 3,2 um und 3,8 um. Bei den Stdhlen mit hohen Standzeiten liegt der Ferrit-
korndurchmesser ebenfalls zwischen 3,2 um und 3,8 um (vgl. Legierung mit 0,025 m% Niob-
und Legierung mit 0,046 m% Titan) und deckt, ahnlich dem Martensitanteil, das gesamte
Spektrum gemessener Ferritkorndurchmesser beim Stahl DP1200 ab. Es ist kein Trend zu
erkennen, dass Stahle DP1200 mit hohen Standzeiten im Lochzugversuch kleinere oder gro-
Rere Ferritkorndurchmesser aufweisen. Eine Veranderung des Ferritkorndurchmessers kann
daher nicht als Erklarung flr die hohen Standzeiten bei bestimmten Stahlen DP1200 angese-

hen werden.

5.3.5.4 Harteunterschied zwischen Ferrit und Martensit

Wie bereits in 5.2.1 angefihrt, fiihren Begi¢-Hadzipasic et al. [68], Hilditch et al. [69], Rone-
vich et al. [72], Lovicu et al. [73] und Loidl und Kolk [174] die hohe Wasserstoffver-
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sprodungsneigung der Dualphasenstéhle auf die unterschiedliche Festigkeit von Martensit und
Ferrit im Geflige zuriick. Ein nachfolgender Vergleich zwischen der Ferrit- und der Martensit-
festigkeit der Stahle DP1200 verschiedener Legierungen gibt tber eine etwaige Erhéhung der
Standzeit durch einen verminderten Festigkeitskontrast Auskunft.

Nach Fischmeister und Karlsson [7] kann fir die Abschétzung der Festigkeit eines
grob-zweiphasigen Werkstoffes die von Tamura et al. [85 in 7] vorgeschlagene Mischungsre-
gel herangezogen werden

o=fy-ou+f-o:. (113)
In (113) sind fyy und fr die Volumenanteile vom Martensit bzw. Ferrit, om und of die Festig-
keiten vom Martensit bzw. Ferrit, und o ist die Gesamtfestigkeit (entspricht Ry,). Die Gesamt-
festigkeit ist aus Zugversuchen bekannt, die VVolumenanteile wurden entsprechend Abbildung
75 gewdhlt. Fir die Martensitfestigkeit wird davon ausgegangen, dass der Kohlenstoffgehalt
im Martensit das entscheidende MalR fiir dessen Festigkeit ist. Die Martensitfestigkeits-
bestimmung erfolgte durch ein Nachbilden der von Grange et al. [197] festgestellten Harte-
werte HV fur Martensit in Abhéngigkeit vom Kohlenstoffgehalt (,,as-quenched“-Héartekurve
in Abbildung 1 der Referenz [197], S. 1776) zwischen 0 m% Kohlenstoff und 0,4 m% Koh-
lenstoff mit folgendem Polynom

HV = 12390c* — 7822¢® + 1628c? + 641c + 333, (114)
siehe Abbildung 76. In (114) ist ¢ der Kohlenstoffgehalt im Martensit in m%.

800
700
> Messwerte nach A
T Grange etal. \ /
= 600 ‘ &~
% (as quenched) \
g
2 .
o mathematische ]
? Beschreibung
300
200

0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5
Kohlenstoffgehalt ¢, m%

Abbildung 76: Martensithdrte in Abhéngigkeit vom Kohlenstoffgehalt nach Grange et al. [Abbildung 1 in 197,
S. 1776] und mathematische Beschreibung der Messwerte mit (114).

Die Kohlenstoffgehaltbestimmung fur Martensit erfolgte mit der Software ,,Thermo-Calc*,
Datenbank ,, TCFE6*. Daflr wurde die Kohlenstoffmenge in der Austenitphase im thermody-

namischen Gleichgewicht flr jene Temperatur ermittelt, bei welcher der Massenanteil an
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Austenit im System {y, a, titan- bzw. vanadiumhaltige Ausscheidungsphase} dem Volumen-
anteil an Martensit entspricht. Mit der Martensitharte aus (114) (Umrechnung Harte HV
in Festigkeit mit o =~ 3,38-HV [19]) kann mit (113) die Ferritfestigkeit berechnet werden.

In Tabelle 20 sind die mit der Abschéatzung ermittelten Verhaltnisse der Martensit- zu
Ferritfestigkeit der untersuchten Stdhle DP1200 angeflhrt. Bei den mikrolegierten Stéhlen
DP1200 sind der Harteunterschied bzw. das om/or-Verhéltnis geringer als beim nicht mikro-
legierten Stahl DP1200. Die Erhohung der Ferritfestigkeit bei den mikrolegierten Stéhlen

DP1200 kann durch den Festigkeitszuwachs aufgrund feiner Ausscheidungen erklart werden.

Tabelle 20: Parameter und Ergebnisse der Martensit- und Ferritfestigkeitsabschéatzung
ausgewabhlter Stahle DP1200.

Nicht Ti Ti Ti \% \% \%
mikrolegiert | 0,023m% 0,046 Mm% 0,081 m% | 0,048 m% 0,126 m% 0,166 m%

fr, vol% 35 43 39 42 50 48 47
fw, vol% 65 57 61 58 50 52 53
Kohlenstoff im
Martensit, m% 0,242 0,274 0,248 0,252 0,283 0,262 0,245
ow, MPa 1.741 1.824 1.756 1.767 1.849 1.793 1.749
o, MPa 1.232 1.208 1.200 1.228 1.209 1.238 1.239
or, MPa 287 391 330 484 569 637 664
Oowml O 6,0 4,7 53 3,7 3,3 2,8 2,6

Dieser Festigkeitszuwachs Aoy, hdngt vom Volumenanteil f, an Ausscheidungsteilchen und
deren Radius ry ab, Aoy o fo?/ry [21, 60, 143]. Mit zunehmendem Mikrolegierungsgehalt
steigt der Volumenanteil an feinen Teilchen, die Festigkeit wird erhéht. Dies bestatigt sich im
omloe-Verhdltnis der mikrolegierten Stahle DP1200, fur die vanadiumlegierten Stdhle DP1200
ist deutlich die Abnahme des owm/oe-Verhéltnisses mit zunehmendem Vanadiumgehalt zu er-
kennen; auch bei den titanlegierten Stdhlen DP1200 stellt sich das geringste om/or-Verhéltnis
beim maximalen Titangehalt ein. Abbildung 77 zeigt die Standzeiten im Lochzugversuch ab-
héngig vom ow/oe-Verhéltnis der vanadium- und titanlegierten Stdhle DP1200. Aus Abbil-
dung 77 geht hervor, dass zwischen der Standzeiterhohung im Lochzugversuch und dem
omloe-Verhdltnis keine Korrelation besteht. Der Stahl mit 0,046 m% Titan hat in Abbildung
77 das grolte om/or-Verhaltnis der mikrolegierten Stahle DP1200 und dennoch eine markant
erhdhte Standzeit im Lochzugversuch. Auch bei den Stdhlen DP1200 mit 0,048 m% Vanadi-
um bzw. 0,126 m% Vanadium sind die Standzeiten trotz des groReren om/or-Verhaltnisses
hoher als beim Stahl DP1200 mit dem hdchsten Vanadiumgehalt und dem geringsten om/oe-

Verhéltnis. Offensichtlich ist eine Verringerung des Hérteunterschiedes zwischen den Gefi-
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gephasen im Stahl DP1200 keine hinreichende Erklarung fur die erh6hten Standzeiten im

Lochzugversuch.
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Abbildung 77: Standzeiten im Lochzugversuch (Beladezeit 10 min) der titan- und vanadiumlegierten Stahle
DP1200 abhangig vom Martensit-Ferrit-Harteverhaltnis aus Tabelle 20.

5.3.5.5 Diffusionskoeffizient unter reversibler Fallenwirkung

Eine naheliegende Ursache flr die erhdhten Standzeiten im Lochzugversuch mikrolegierter
Stahle DP1200 konnte eine stark verminderte Wasserstoffdiffusion durch verstérkte reversible
Fallenwirkung sein. Um festzustellen, ob ein deutlich verringerter Diffusionskoeffizient die
Erklarung fir die erhéhten Standzeiten ist, wurden zusétzlich an den Stdhlen DP1200 der Le-
gierungen mit 0,025 m% Niob, 0,046 m% Titan und 0,126 m% Vanadium (St&dhle mit stark
erhdhten Standzeiten im Lochzugversuch) Diffusionsmessungen unter dem Einfluss reversib-
ler Fallen durchgefuhrt und mit den Diffusionskoeffizienten bei den Stdhlen DP1200 der Le-
gierungen mit 0,05 m% Niob, 0,081 m% Titan und 0,166 m% Vanadium (Stahle mit geringen
Standzeiten im Lochzugversuch) verglichen. Abbildung 78 a zeigt die Arrhenius-Darstellung
der Diffusionskoeffizienten D¢ bei den Stahlen DP1200 der oben genannten Legierungen
und Abbildung 78 b die Standzeiten dieser Stahle im Lochzugversuch als Funktion von Deg.
In Tabelle 21 finden sich die GréRen zur Arrhenius-Darstellung von Des. Bei 27 °C ist zu
erkennen, dass die Des-Werte sowohl beider vanadium- als auch beider nioblegierter Stéhle
DP1200 nahezu ident und fiir die Stahle mit hohen Standzeiten im Lochzugversuch kaum
verringert sind. Bei den mit Titan legierten Stahlen DP1200 ist der Unterschied flr Det etwas
groRer, jedoch ist Defr bei dem mit 0,046 m% Titan legierten Stahl (Stahl mit hoher Standzeit
im Lochzugversuch) héher als bei dem titanlegierten Stahl mit geringen Standzeiten. Der
Vergleich der Diffusionskoeffizienten zeigt keine tendenzielle Verringerung bei den Stahlen
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DP1200 mit hohen Standzeiten im Lochzugversuch. Eine Verminderung des Diffusionskoef-

fizienten durch verstérkte reversible Fallenwirkung kann daher als Ursache fiir die Standzei-

terh6hung ausgeschlossen werden.
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Abbildung 78: Arrhenius-Darstellung des Diffusionskoeffizienten bei Stahlen DP1200 (a) und dazugehdrige
Standzeiten im Lochzugversuch bei Beladezeit 10 min (b).

Tabelle 21: Diffusionskoeffizient bei ausgewahlten Stdhlen DP1200. T Parameter fiir Arrhenius-Schreibweise
Dei = Dorexp(—Q/RT). R? = BestimmtheitsmaB der Arrhenius-Geraden.

Legierung Dei, cmM?%s, 27 °C | Do/107* cm¥s t Q, kd/mol 1 R?
0,025 m% Nb 11,3107 18 18,4 0,999
0,05 m% Nb 11,4107 559 26,9 0,998
0,046 m% Ti 11,4107 73 21,9 0,999
0,081 m% Ti 8,6:107 92 23,2 0,998
0,126 m% V 9,0-10~" 29 20,1 0,988
0,166 m% V 9,410 2 13,1 0,991

5.3.5.6 Ausscheidungen als irreversible Fallen

Fur die Rissinitiierung und das Risswachstum ist die Anreicherung einer kritischen Menge an

Wasserstoff in Spannungsfeldern notwendig. Wie rasch und ob tberhaupt eine kritische Was-

serstoffkonzentration erreicht wird, hangt u. a. von D und der Konzentration an diffusiblem

Wasserstoff ab. In 5.3.5.5 wurde gezeigt, dass der Diffusionskoeffizient unter der Wirkung

reversibler Fallen bei Stdhlen DP1200 mit hohen und geringen Standzeiten im Lochzugver-

such nahezu ident ist. Entscheidend fiir die hohen Standzeiten bestimmter Stahle DP1200

konnte daher die unterschiedliche Menge an diffusiblem Wasserstoff in den Lochzugproben

sein.
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Um Informationen Uber den diffusiblen Wasserstoffanteil bei Raumtemperatur in den Loch-
zugproben zu erhalten, wurden von Stahlen DP1200 mit hohen und geringen Standzeiten im
Lochzugversuch Proben geschliffen, um Oxide zu entfernen, alkalisch gereinigt und mit den
gleichen elektrochemischen Randbedingungen wasserstoffbeladen wie die Lochzugproben
(Beladezeiten 10 min bzw. 30 min). AnschlieRend erfolgte eine Gesamtwasserstoffbestim-
mung. Eine Probe wurde unmittelbar nach der Wasserstoffbeladung gemessen (Referenzpro-
be), andere Proben wurden nach der Beladung fur 15 min, 45 min und 105 min im Exsikkator
bei Raumtemperatur gelagert, um durch Effusion den Gehalt an diffusiblem Wasserstoff zu
verringern. AnschlieRend erfolgte eine Gesamtwasserstoffmessung. Die Differenzbildung des
gemessenen Wasserstoffgehalts zur Referenzprobe ergibt die bei Raumtemperatur effundierte
Menge an diffusiblem Wasserstoff. Eine groRere effundierte Menge bedeutet eine hohere
Menge an diffusiblem Wasserstoff in der Lochzugprobe.

Abbildung 79 a und b zeigen fur mikrolegierte Stahle DP1200 nach 10 min bzw. 30 min
Wasserstoffbeladung die Effusionsmengen nach verschiedenen Effusionszeiten. Deutlich ist
zu sehen, dass die effundierte Wasserstoffmenge bei den Stéhlen innerhalb der Legierungen
mit gleichem Mikrolegierungselement unterschiedlich ist; besonders ausgeprégt ist dies bei
den molybdén- und vanadiumlegierten Stdhlen DP1200 nach 30 min Beladung erkennbar. In
Abbildung 80 sind die Standzeiten der Lochzugproben abhangig von der effundierten Was-

serstoffmenge nach 105 min Effusionszeit angefiihrt.
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Abbildung 79: Effundierter Wasserstoff aus Stahlen DP1200 nach der Lagerung fiir 15 min, 45 min und
105 min bei Raumtemperatur.

Ein Vergleich der Stéhle innerhalb der Legierungen mit gleichem Mikrolegierungselement
zeigt, dass die effundierten Wasserstoffmengen bei jenen Stdhlen mit hohen Standzeiten im
Lochzugversuch geringer sind. Wie in Abbildung 80 a ersichtlich, ist die effundierte Menge
an Wasserstoff beim Stahl der Legierung mit 0,046 m% Titan nach 10 min Wasserstoffbela-
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dung, also fiir jenen Stahl mit hohen Standzeiten im Lochzugversuch, geringer als beim Stahl
der Legierung mit 0,023 m% Titan, welcher geringe Standzeiten aufweist. Der gleiche Trend
ist fur die unterschiedlich vanadium- und molybdéanlegierten Stahle DP1200 in Abbildung 80
b und c fir 30 min Beladezeit zu beobachten. Die Mengen an effundiertem bzw. diffusiblem
Wasserstoff sind bei jenen Stahlen mit hohen Standzeiten im Lochzugversuch geringer. Mit
zunehmender Wasserstoffbeladezeit steigen die Menge an diffusiblem Wasserstoff und damit
auch die Versprodungsneigung. Dies zeigt bspw. ein Vergleich der diffusiblen Wasserstoff-
mengen nach 10 min und 30 min Beladezeit beim Stahl DP1200 der Legierung mit 0,046 m%
Titan. Die effundierte Wasserstoffmenge nach 30 min Wasserstoffbeladung (Abbildung 79 b)
ist im Vergleich zu 10 min Wasserstoffbeladung (Abbildung 79 a) erhoht; dementsprechend
nimmt auch die Standzeit im Lochzugversuch deutlich ab (Abbildung 80 a im Vgl. zu d).
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Abbildung 80: Standzeiten von Stdhlen DP1200 in Abhangigkeit der effundierten Wasserstoffmenge nach
105 min Lagerzeit.

Die Ursache fur den geringeren diffusiblen Wasserstoffanteil bei bestimmten Mikrolegie-
rungsgehalten wird auf eine verstarkte Bindung des Wasserstoffs durch als irreversible Fallen
fungierende Ausscheidungen zurtickgefiihrt. TEM-Untersuchungen (Spiradek-Hahn, K., und
Brabetz, M., Montanuniversitat Leoben, Alloy Development Group) an den Gefligen der drei
titanlegierten Stadhle DP1200 zeigten bimodale GroRenverteilungen der Titannitride, Ti-
tankarbide und Titankarbonitride. Titankarbide liegen hauptsachlich als sehr feine Ausschei-
dungen mit einer Grofle von wenigen Nanometern vor, wohingegen Titannitride und Ti-
tankarbonitride vorwiegend eine Grofie von einigen Mikrometern aufweisen. Titankarbide
weisen in den Gefligen der Stéhle aller drei Legierungen eine &hnliche GroRenverteilung auf
(Abbildung 81), die Dichte ist jedoch beim Stahl der Legierung mit 0,046 m% Titan, also fir
jenen Stahl mit hohen Standzeiten im Lochzugversuch, deutlich erhoht (Tabelle 22).
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Wei und Tsuzaki [61] vermuten Titankarbide in a-Eisen bis zu einer GroRRe von 4 nm als ko-
harente Ausscheidungen. Zufolge der GroRenverteilung (Abbildung 81) liegen die feinen Ti-
tankarbide in allen drei titanlegierten Stahlen DP1200 sowohl in koharenter als auch in inko-
harenter Form vor. Aufgrund der insgesamt groReren Dichte feiner Ausscheidungen beim
Stahl mit 0,046 m% Titan kann vermutet werden, dass auch mehr teil- und inkohérente Aus-
scheidungen vorliegen. Fir teilkohérentes Titankarbid berechneten Wei und Tsuzaki [61] eine
Fallenenthalpie von 48 kJ/mol, fiir inkoharentes Titankarbid ist der Wertbereich der Enthalpie
in der Literatur grof3; es werden Werte zwischen 60 kJ/mol bis 129 kJ/mol angegeben [58, 61,
62, 183] (siehe Tabelle 16). Aufgrund der hohen Bindungsenthalpie der teil- und inkohdrenten
Titankarbide durften diese Ausscheidungen als irreversible Fallen fungieren. Es wird daher
vermutet, dass im Stahl DP1200 der Legierung mit 0,046 m% Titan im Vergleich zu den an-
deren titanlegierten Stahlen DP1200 mehr Titankarbide vorliegen, welche als irreversible Fal-
len wirken. Dies fiihrt dazu, dass mehr eingebrachter Wasserstoff irreversibel abgebunden
wird und der diffusible Anteil damit verringert ist.
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Abbildung 81: Haufigkeitsverteilung feiner Titankarbide in den Gefligen der drei titanlegierten Stahle DP1200;
Daten: Spiradek-Hahn, K., und Brabetz, M., Montanuniversitat Leoben, Alloy Development Group.

Neben der Dichte an feinen Titankarbiden unterscheidet sich auch der Zementitanteil in den
Gefligen der drei titanlegierten Stahle DP1200: Der Stahl DP1200 mit hohen Standzeiten im
Lochzugversuch (Legierung mit 0,046 m% Titan) weist auch eine markant erhéhte Dichte an
Zementit auf (Tabelle 22). Zusétzlich ist ein auffallend hoher Anteil an grobem Zementit
(80 nm bis 800 nm) mit komplexen, polygonalen Formen als auch an lamellenartigem Zemen-
tit erkennbar (siehe Abbildung 82). Die hohe Dichte an Zementit findet sich vor allem entlang
der Korngrenzen. Takai und Watanuki [133] untersuchten die Fallenwirkung von etwa
200 nm grofRen plattendhnlichen Zementitausscheidungen (bainitische Mikrostruktur) und von

Zementitlamellen mit einer GréRe von mehreren Mikrometern (perlitische Mikrostruktur). Fir
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die 200 nm groRen Zementitplatten berechneten sie eine Fallenaktivierungsenthalpie von
23,4 kd/mol, wohingegen fir die langen Zementitlamellen eine Aktivierungsenthalpie von

65 kJ/mol ermittelt wurde.

Tabelle 22: Mittlere GréRe und Dichte der Titankarbide in titanlegierten Stahlen DP1200;
Daten: Spiradek-Hahn, K., und Brabetz, M., Montanuniversitat Leoben, Alloy Development Group.

mittlere GroR3e - 2 o Lochzug
Probe dpr, N Dichte, 1/um Zementitdichte Standzeit, h
0,023 Mm% Ti 6,3 +3,2 403 £ 94 Gering <2
0,046 m% Ti 57+19 994 + 240 Stark erhoht Durchlaufer
0,081 m% Ti 65+22 346 + 201 Gering <2

Hingegen ergaben die Untersuchungen von Enos und Scully [191] an einem perlitischen Stahl
fur die Wasserstoffbindung an den Zementitlamellen eine Aktivierungsenthalpie von
20,8 kJ/mol, Choo und Lee [190] berechneten fiir die Phasengrenze FesC/Ferrit eine Aktivie-
rungsenthalpie von 18,4 kJ/mol. Hirth [62] gibt fir Zementit eine wesentlich hohere Bin-
dungsenthalpie von mehr als >84 kJ/mol an, was bedeutet, dass Zementit als irreversible Falle
wirkt. Auch Hinotani et al. [77] vermuten Zementit je nach Vergroberung als irreversible Fal-
le. Zementit scheint offensichtlich, vermutlich je nach Grolie, als reversible bzw. irreversible
Falle zu fungieren. Es ist daher nicht auszuschliel3en, dass der deutlich erhéhte Anteil an gro-
bem Zementit im Gefiige des Stahls DP1200 mit 0,046 m% Titan neben den Titankarbiden
flr die irreversible Wasserstoffbindung verantwortlich ist und damit den diffusiblen Anteil

verringert.

SKBGAI. 1000 nm
—

Abbildung 82: Zementit im Geflige des Stahls DP1200 mit 0,046 m% Titan. a) Anhaufung von Zementitlamel-

len. b) einzelne Zementitlatte. c) polygonaler Zementit; Daten: Spiradek-Hahn, K., und Brabetz, M., Montanuni-
versitat Leoben, Alloy Development Group.
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Ursache fiir hohe Standzeiten mikrolegierter Stihle DP1200: Bei den drei titanlegierten
Stahlen DP1200 korreliert eine groRere Menge irreversibler Fallen infolge der Titankarbide
mit der Abnahme der Menge an diffusiblem Wasserstoff. Als Ursache fir die geringere Men-
ge an diffusiblem Wasserstoff bzw. fir die erhohten Standzeiten bei mikrolegierten Stéhlen
DP1200 wird eine groRere Dichte irreversibler Fallen, hervorgerufen durch Ausscheidungen
der Mikrolegierungselemente, vermutet. Diese irreversiblen Fallen fiihren dazu, dass ein ver-
mehrter Anteil des eingebrachten Wasserstoffs nichtdiffusibel ist. Zusatzlich wirken die irre-
versiblen Fallen je nach Besetzungsgrad, wie in 5.3.3 bereits gezeigt, auf die Wasserstoffdif-
fusion ein. Die tatsachliche Diffusivitat Drey i In den Lochzugproben ist unter der Wirkung
reversibler und irreversibler Fallen geringer als der gemessene Diffusionskoeffizient D¢ unter
der Wirkung von reversiblen Fallen. Dies erhéht die Zeit bis zum Erreichen einer kritischen
Wasserstoffkonzentration in Spannungsfeldern zusétzlich.

Entsprechend Tabelle 16 kdnnen Korngrenzen mitunter hohe Bindungsenergien fir
Wasserstoff aufweisen und als irreversible Fallen fungieren. Damit kann die Frage gestellt
werden, ob neben den Ausscheidungen ein groRerer Anteil an Korngrenzen eine vermehrte
irreversible Abbindung des Wasserstoffs bei Stdéhlen DP1200 hervorruft. Wie in 5.3.5.3 be-
reits gezeigt, besteht jedoch keine Korrelation zwischen dem Ferritkorndurchmesser der Stah-
le DP1200 und der Standzeit im Lochzugversuch. Jene Stdhle DP1200 mit hohen Standzeiten
im Lochzugversuch und geringerem diffusiblem Wasserstoffgehalt weisen kein feineres Korn
bzw. keinen groferen Anteil an Korngrenzen auf.

Auch bei Stahlen DP1200 mit bestimmten Molybdéangehalten treten eine markante Ab-
nahme des diffusiblen Wasserstoffgehalts und eine Zunahme der Standzeiten im Lochzugver-
such auf, obwohl zufolge der Loslichkeitsprodukte keine Molybdanausscheidungen im Aus-
tenit gebildet werden und auch mit REM-Untersuchungen keine Molybdéanausscheidungen
nachgewiesen werden konnten. Mit REM-Untersuchungen konnte auch kein Zementit nach-
gewiesen werden, welcher, wie etwa beim Stahl mit 0,046 m% Titan, als zusatzliche irrever-
sible Falle fungieren konnte. Eine Erklarung fir den verminderten diffusiblen Wasserstoffan-
teil und damit das ausgezeichnete Standzeitverhalten der molybdanlegierten Stdhle DP1200
bleibt damit offen.

Fehlender positiver Mikrolegierungseinfluss bei anderen Stahltypen: Ausscheidungen von
Mikrolegierungselementen filhren nur beim Stahltyp DP1200 zu erhdhten Standzeiten im
Lochzugversuch; beim Stahltyp TM1400, CP1400 und CP1200 sind keine Standzeiterhéhun-
gen zu erkennen. Wie in 4.2 und 5.3.2.2 gezeigt, kommt es bei nahezu keiner Legierung, mit

Ausnahme der Legierungen mit Vanadium, beim Einstellen der vier Stahltypen zum Aufldsen
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groRer Mengen an Ausscheidungen, welche beim Erstarren, Warmwalzen und Abkihlen der
Warmwalzstreifen gebildet wurden. Die Gleichgewichtstemperaturen der Ausscheidungen
(mit Ausnahme von Vanadiumkarbid des Typs VC) sind weit hoher als die gewahlte Auste-
nitisierungstemperatur. Folglich liegen in allen vier Stahltypen die Ausscheidungen in &hnli-
cher GroRRe und Menge vor. Die irreversible Fallenwirkung von Ausscheidungen ist damit in
den Geflgen aller vier Stahltypen einer Legierung nahezu gleich. Warum bei vermutlich glei-
cher Menge an irreversiblen Fallen in den Geftigen der vier Stahltypen eine deutliche Stand-
zeiterhdhung im Lochzugversuch nur beim Stahltyp DP1200 festzustellen ist, lasst sich aus
der groRReren Priflast fur die Stahltypen TM1400, CP1400 und CP1200 im Lochzugversuch
ableiten. Bei diesen Stahltypen verringern die Ausscheidungen im Geflige durch ihre irrever-
sible Fallenwirkung den diffusiblen Wasserstoffanteil, aufgrund der deutlich gréieren Priflast
bei den Stahltypen TM1400, CP1200 und CP1400 (siehe Tabelle 15) treten bei diesen Stéhlen
jedoch lokal hdhere Spannungen auf. Dies fuhrt vermutlich dazu, dass selbst bei verringertem
diffusiblem Wasserstoffgehalt kritische Wasserstoffkonzentrationen an Orten hoher Spannung
rasch erreicht werden. Die Verringerung des diffusiblen Wasserstoffanteils durch irreversible
Fallen ist bei diesen Stahltypen zu gering, um eine Rissbildung bzw. ein Risswachstum zu
verhindern oder markant hinauszuzogern.

Fehlender positiver Mikrolegierungseinfluss bei HEE-Versuchen: Kontrar zu den Lochzug-
versuchen zeigt der Stahl DP1200 bei Bugelprobenversuchen legierungsunabhéngig die grofi-
te Versprodungsneigung, und positive Einfliisse infolge Mikrolegierens sind entgegen den
Lochzugversuchen nicht zu erkennen. Die Ursache dafur ist vermutlich der unterschiedliche
Wasserstofffluss in HEE-Proben im Vergleich zu IHE-Proben. Bei den Bugelproben bildet
sich kontinuierlich Wasserstoff unmittelbar an Mikrorissen bzw. im Nahbereich der Span-
nungszone der Rissspitze (Vergleich IHE und HEE, 2.3.2 sowie 2.3.3). Wasserstoff muss
nicht wie bei Lochzugproben uber weite Diffusionsstrecken in Gebiete hoher Spannung dif-
fundieren um dort aufzukonzentrieren, sodass Schadigungsprozesse wirksam werden kénnen.
Der an Mikrorissflanken ad- und absorbierte Wasserstoff wird zwar teilweise an irreversiblen
Fallen abgebunden (Abbildung 83), durch die kurzen Diffusionswege zwischen dem Bereich
der Wasserstoffbildung an der Oberflache und dem Verzerrungsfeld der Rissspitze liegt bei
Bligelproben aber innerhalb kurzer Zeit ausreichend diffusibler Wasserstoff im Verzerrungs-
feld vor, um den Riss wachstumsfahig zu machen. Irreversible Fallen zur Verringerung der
Versprodungsneigung spielen daher vorwiegend bei Internal Hydrogen Embrittlement eine
Rolle, bei Hydrogen Environment Embrittlement ist die Wirkung irreversibler Fallen unbe-
deutend.
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Zusatzlich zur Wasserstoffbildung unmittelbar an Mikrorissen ist die hydrostatische Span-

nung an der duBeren Randfaser bei Bligelproben hoher als an der Kerbe von Lochzugproben.

Irreversible Fallen

B

elasto-plastisches

s g ::ﬁ Spannungsfeld
Mikrorissflanken™®sses °% [

Abbildung 83: Anreicherung von Wasserstoff in der plastischen Zone von Mikrorissen in Bligelproben.

Mit den gleichen Materialparametern wie fr die Simulation der Spannungen an Bugelproben
(siehe 5.3.4) wurden die Spannungen an einer Lochzugprobe des Stahls DP1200 mit 0,05 m%
Niob auf der Basis finiter Elemente nachgebildet (elasto-plastisch mit zweidimensionaler,
symmetrischer Modellbildung durch Vierpunktelemente, Softwarepaket ,,Abaqus/Standard
6.11-1, voestalpine Stahl GmbH, Umformtechnik, Till, E.). Wie in Abbildung 84 ersichtlich,
ist die Vergleichsspannung nach von Mises an der &ufleren Randfaser der Bligelprobe etwa
gleich hoch wie an der Kerbe der Lochzugprobe, die hydrostatische Spannung ist aber etwa
doppelt so hoch wie bei der Lochzugprobe. Vermutlich ist die hydrostatische Spannung im
Verzerrungsfeld von Mikrorissen an der Oberflache von Bligelproben ebenfalls héher als bei
Lochzugproben; damit ist bei Blgelproben auch die kritische Wasserstoffkonzentration fur
Risswachstum geringer. Aufgrund der unmittelbar am Riss stattfindenden Wasserstoffbildung
und der verringerten kritischen Konzentration ist die Zeit, bis der Riss wachstumsfahig wird,

bei Bligelproben im Vergleich zu Lochzugproben verkirzt.
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Abbildung 84: Vergleichsspannung nach von Mises ayises Und hydrostatische Spannung p, an der Lochzugprobe
des Stahls DP1200 mit 0,05 m% Niob in Abhé&ngigkeit des Abstands von der Kerbe und oyises SOWie p, an der
&uBeren Randfaser von Bugelproben mit Biegeradius 8 mm und 10 mm gleichen Materials.

154



5. Diskussion

5.3.6 Nachteilige Wirkung grober Ausscheidungen

Mit Ausnahme des Stahls DP1200 scheinen Mikrolegierungselemente bei keinem Stahltyp
eine relevante Verringerung der IHE- und HEE-Versprodungsneigung hervorzurufen. Teil-
weise kommt es mit zunehmendem Mikrolegierungselementgehalt zu einer Abnahme der
Standzeiten in IHE- und HEE-Versuchen; dies ist vor allem bei den mit Titan und Zirkon le-
gierten Stahlen gut zu erkennen. Eine mdgliche Ursache flr die Zunahme der Versprodungs-
neigung bei mikrolegierten Stéhlen sind grobe Ausscheidungen der Mikrolegierungselemente.
Dass grobe Ausscheidungen Rissinitiierungsstellen sind, wurde bereits in 5.1.1 mit fraktogra-
phischen Untersuchungen gezeigt. Unter makroskopischen Spannungen wirken grobe Aus-
scheidungen als innere Kerben im Geflige und erhéhen lokal die mikroskopische Spannung.
Durch die Wasserstoffanreicherung in diesen lokalen Spannungsfeldern kommt es zur Riss-
bildung [74, 75, 158].

Abbildung 85 a zeigt die wasserstoffinduzierte Rissbildung um ein Titankarbonitrid mit
einer Grofle von etwa 5 um in einer Lochzugprobe. Um die Ausscheidung liegt eine Sprod-
bruchinsel mit charakteristischen Wasserstoffbruchmerkmalen vor (siehe 5.1.2), mit zuneh-
mendem Abstand von der Ausscheidung geht der Bruch in die duktile Form dber. Schliffe an
ausgelagerten Bugelproben zeigten, dass sich in HEE-Versuchen wasserstoffinduzierte Risse
an Ausscheidungen bilden (Abbildung 85 b und ¢ und Abbildung 86). Offensichtlich kommt

es bei den HEE-Versuchen nicht nur zum Wachstum von Mikrorissen an der Oberflache, son-

dern auch zur inneren Rissbildung durch Wasserstoffanreicherung um Ausscheidungen.

um  Veegeotamng= 2000

Abbildung 85: a) Inselfdrmige Sprodbruchflache um eine Ti(CN)-Ausscheidung an einer Lochzugprobe, Stahl
DP1200, b) Wasserstoffinduzierter Riss in einer Bugelprobe ausgehend von einer Ti(CN)-Ausscheidung, & =
3,9 %, Stahl CP1400, c) Wasserstoffriss in einer Bligelprobe, ausgehend von einer ZrN-Ausscheidung, & = 4 %,

Stahl DP1200.

Grobe Ausscheidungen liegen oftmals zerbrochen im Geflige vor (Abbildung 86 a). Die Risse
in den Ausscheidungen wirken &hnlich wie Mikrorisse im Gefiige, induzieren Kerbspannun-

gen (Abbildung 86 b) und kdnnen als Rissinitiierungsstellen fungieren. An Schliffen versagter
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Bligelproben wurde festgestellt, dass von zerbrochenen Ausscheidungen unter Wasserstoff-
einfluss Risse ausgehen (Abbildung 86 c). REM-Untersuchungen an den titan- und zirkonle-
gierten Stéhlen zeigten mit zunehmendem Mikrolegierungsgehalt eine hoher werdende Dichte
grober Ausscheidungen. Bei diesen Stéhlen korreliert die Zunahme der Menge grober Aus-
scheidungen bei steigendem Mikrolegierungselementgehalt mit der Abnahme der Standzeit in
IHE- und HEE-Versuchen. Die Ursache fiir die gesteigerte Versprédungsneigung mit zuneh-
mendem Mikrolegierungsgehalt wird daher auf eine groRere Anzahl an groben Ausscheidun-
gen im Geflge zurlickgefuhrt. Es scheint so zu sein, dass mit zunehmender Dichte an groben
Ausscheidungen die Zeit zum Erreichen einer kritischen Wasserstoffkonzentration zur Riss-
bildung um Ausscheidungen abnimmt. Je mehr grobe Ausscheidungen vorliegen, desto grofier
ist die Wahrscheinlichkeit, dass in kurzer Zeit in einem Spannungsfeld um eine Ausscheidung

durch Diffusion eine kritische Wasserstoffkonzentration zur Rissbildung erreicht wird.

zerbrochene
Ausscheidung

Abbildung 86: a) Zerbrochene Ti(CN)-Ausscheidung in einer Bligelprobe, Stahl CP1400, b) Kerbwirkung einer
zerbrochenen Ausscheidung, ¢) Wasserstoffriss in einer Bligelprobe ausgehend von einer zerbrochenen ZrN-
Ausscheidung, & = 4 %, Stahl TM1400.

Die mit REM-Untersuchungen festgestellte Zunahme an groben Ausscheidungen mit steigen-
dem Mikrolegierungsgehalt wird nachfolgend anhand thermodynamischer Phasenmengenbe-
rechnungen am Beispiel der Legierungen mit Titan bestatigt. Mit der Software ,,Thermo-
Calc*, Datenbank ,,TCFE6*, wurde der Massenanteil an Titankarbonitrid in Abhangigkeit der
Abkuhltemperatur ermittelt. In Abbildung 87 sind der Massenanteil und die Zusammenset-
zung der Ausscheidungsphase angegeben. Die Titankarbonitride bilden sich bereits in der
Schmelze (Abbildung 87 a). Anfanglich bestehen die Ausscheidungen vorwiegend aus Titan
und Stickstoff. Alle drei Legierungen mit Titan enthalten Uberstdchiometrische Titanmengen
bezogen auf den Stickstoffgehalt. Bei hoher Temperatur kommt es zu einer Anreicherung der
Ausscheidungen mit Titan und Kohlenstoff, der Stickstoffmassenanteil sinkt (Abbildung 87
b), die gebildeten Titankarbonitride werden zu groben Karbonitriden. Deutlich ist zu sehen

(Abbildung 87 a), dass der Anteil an Titankarbonitriden und damit an groben Ausscheidungen
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mit zunehmendem Titangehalt steigt, was mit den Erkenntnissen der REM-Untersuchungen
einhergeht. Die Ausbildung der Titankarbonitride ist fir alle Titangehalte bei etwa 1000 °C
abgeschlossen. Damit kommt es im Labor-StoRofen bzw. beim Warmwalzen (1100 °C) und
Austenitisieren zur Geftigeeinstellung (850 °C) kaum mehr zum Auflésen grober Karbonitri-
de. Die Menge an groben Ausscheidungen wird daher beim Abkuhlen des Schmelzgutes fest-
gelegt; die Dichte grober Ausscheidungen ist in den Gefugen der vier Stahltypen &dhnlich.
Dies erklart, warum alle vier Stahltypen mit zunehmendem Mikrolegierungsgehalt ver-
sprodungsanfalliger werden.

1 Anteil Ti(CN) in der Legierung Anteil Ti, C und N in Ti(CN)

1,2x10° 90
1,0x10™ 5 Ti
t 8044 T
8,0x10° N 70) sl Lo 0,081 m%Ti
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Abbildung 87: a) Temperaturabhéngiger Massenanteil der Ti(CN)-Ausscheidung unter Gleichgewichtsbedin-
gungen in den drei Legierungen mit Titan. b) Temperaturabhangiger Massenanteil von Titan, Kohlenstoff und
Stickstoff im ausgeschiedenen Titankarbonitrid der drei Legierungen mit Titan. Ty, = Solidustemperatur.

Grobe Ausscheidungen im Stahl DP1200 mit hohen IHE-Standzeiten: Bei den Stéhlen
DP1200 mit bestimmten Gehalten an Niob, Vanadium und Titan, welche im Lochzugversuch
durch verringerten diffusiblen Wasserstoffgehalt hohe Standzeiten aufweisen (siehe 5.3.5.6),
liegen neben feinen auch grobe Ausscheidungen vor. Vermutlich ist bei diesen Stahlen die
Mengenverteilung an groben und feinen Ausscheidungen im Geflige so, dass die Abnahme
des diffusiblen Wasserstoffgehalts bedeutender ist als die nachteilige Wirkung grober Aus-
scheidungen. Durch die irreversible Fallenwirkung der feinen Ausscheidungen, welche keine
relevanten Kerbspannungen initiieren, liegt wenig diffusibler Wasserstoff vor, der in Span-
nungsfeldern grober Ausscheidungen aufkonzentrieren kann. Die Zeit, bis in Kerbspannungs-

feldern grof3er Ausscheidungen eine kritische Konzentration erreicht wird, ist dadurch erhoht.
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Kapitel 6

Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurde die Wasserstoffversprodungsneigung von vier hochfesten Stahlen
(zwei Komplexphasen-, ein Dualphasenstahl und ein Stahl mit einem Gefiige aus angelasse-
nem Martensit) mit Festigkeiten von 1200 MPa bzw. 1400 MPa untersucht. Analysiert wur-
den der Einfluss von Ausscheidungen der Mikrolegierungselemente Titan, Zirkon, Niob, Va-
nadium und Bor sowie die Wirkung von Molybdén als Substitutionsatom auf die Ver-
sprodungsresistenz dieser vier Stédhle und auf die Wasserstoffdiffusion in den Gefiigen der
Stahle. Die Charakterisierung der Versprodungsneigung erfolgte mit Standzeitversuchen an
wasserstoffbeladenen, lochgekerbten Proben (IHE) sowie mit umgeformten Bugelproben
durch Auslagerung in einem wasserstoffbildenden Medium (HEE). Die Diffusionsmessungen
zur Bestimmung der Diffusivitat sowie der Dichte und Energie reversibler Fallen wurden an
einer elektrochemischen Doppelzelle durchgefiihrt. Mit Schnell- und Langsamzugversuchen
konnte die Bedeutung der Belastungsgeschwindigkeit und der Diffusion fur die wasserstoff-
bedingte Veranderung mechanischer Kennwerte dargestellt werden. Die wichtigsten Ergeb-
nisse und Erkenntnisse dieser Arbeit lassen sich wie folgt zusammenfassen:

» Fraktographische Untersuchungen zeigten, dass durch die Anreicherung von Wasserstoff
in Spannungsfeldern von Mikrorissen an der Oberflache und von Kerben im Geflige ein
wasserstoffbedingtes VVersagen eintritt. Proben versagen unter Wasserstoffeinfluss sowohl
durch das erleichterte Wachstum von Mikrorissen als auch durch Rissbildung um Ein-
schlisse und Ausscheidungen. Die Bruchflachen wasserstoffbeladener Proben weisen cha-
rakteristische Merkmale auf, wie Glattbruchflachen, duktile Ausziehungen, Aufklaffungen

und Stufen. Aus einem Vergleich mit verschiedenen in der Literatur bekannten Schadi-

158



6. Zusammenfassung

gungsmechanismen zur Beschreibung dieser Bruchmerkmale l&sst sich ableiten, dass ver-
mutlich eine Kombination aus wasserstoffbedingt erleichterter Versetzungsbewegung
(HELP-Mechanismus) und Dekohésion zum Versagen flhrt [198, 199].

GroRe Belastungsgeschwindigkeiten scheinen bei den in dieser Arbeit gewahlten Wasser-
stoffbeladebedingungen unmittelbar nach der Wasserstoffbeladung keinen Abfall mechani-
scher Kennwerte hervorzurufen. Bei hohen Dehnraten (20 s7) ist die spannungsgetriebene
Diffusion zur Anreicherung in Spannungsfeldern von Kerben im Geflige und von Mikro-
rissspitzen viel langsamer als die Zunahme der mechanischen Spannungen. Anders ist dies
bei kleinen Dehnraten (1-10°s ™), bei welchen Zeit zur spannungsgetriebenen Anreiche-
rung von Wasserstoff in Spannungsfeldern besteht. Bei geringen Dehnraten kommt es zu
einem deutlichen Abfall mechanischer Kennwerte durch Wasserstoff. Es bestatigt sich,
dass die Wasserstoffversprodung ein diffusionskontrollierter Prozess ist und eine Schédi-
gung durch Wasserstoff nur dann auftritt, wenn ausreichend Zeit zur Diffusion und zur An-
reicherung in Spannungsfeldern besteht [198, 199].

Die Standzeitversuche zur Charakterisierung der IHE- und HEE-Versprodungsneigung
zeigten, dass in beiden Festigkeitsklassen jeweils die Komplexphasenstihle (CP1200 bzw.
CP1400) eine hohere Versprodungsresistenz aufweisen als der Dualphasenstahl (DP1200)
bzw. der Stahl mit dem Gefiige aus angelassenem Martensit (TM1400). Bei den Gefiigen
der Komplexphasenstéhle ist der Diffusionskoeffizient am geringsten, der Diffusionskoef-
fizient nimmt in der Folge Deffirm1400] > Deffiop1200] > Deffjcpi200/cpi400] ab. Neben mikrome-
chanischen Einfllssen scheint der Diffusionskoeffizient die Versprdodungsresistenz zu be-
stimmen. Zwischen der Versprodungsneigung der Stahle und den Diffusionskoeffizienten
bei den Gefligen besteht eine Korrelation — je hoher die Wasserstoffdiffusivitat im Geflige
des Stahls, desto versprodungsanfalliger ist der Stahl [200, 201].

Die Gefiigeabhédngigkeit des Diffusionskoeffizienten lasst darauf schliefen, dass mit zu-
nehmender Komplexitat des Gefligeaufbaus der Diffusionskoeffizient sinkt. Geflige von
Komplexphasenstahlen weisen eine deutlich grofiere Vielfalt an reversiblen Fallen auf als
Geflige von Dualphasenstéhlen oder aus angelassenem Martensit. Die grofere Vielfalt an
reversiblen Fallen geht bei den Gefiigen der Komplexphasenstédhle vermutlich mit einer
groReren Dichte hoherenergetischer Fallen als beim Gefuige des Dualphasenstahls oder an-
gelassenem Martensit einher, was die Diffusivitat verringert [201].

Ausscheidungen der Mikrolegierungselemente Niob, Vanadium, Bor, Zirkon und Titan
und auch Molybdén-Substitutionsatome verringern den Diffusionskoeffizienten bei den un-

tersuchten Gefiigen nicht generell. Je nach Geflige und Mikrolegierungselement kommt es
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zu einer geringfligigen Erhéhung oder Verringerung der Diffusivitat. Bei den komplexen
Mikrostrukturen der in dieser Arbeit untersuchten Stahle ist die Fallenwirkung von Aus-
scheidungen und Substitutionsatomen offensichtlich von untergeordneter Bedeutung. Die
mikrolegierungsbedingte Veranderung der Mengenverteilung unterschiedlicher gefligespe-
zifischer reversibler Fallen (wie bspw. Korngrenzen, Substrukturen des Martensits und
Bainits, Phasengrenzen usw.) ist bedeutender als das zusétzliche Einbringen reversibler
Fallen durch Ausscheidungen oder Substitutionsatome [201].

Das Mikrolegieren beeinflusst die Ausbildung der Mikrostruktur und damit die mechani-
schen Kennwerte des Stahls und die Wasserstoffdiffusivitat im Gefiige. Ein Vergleich der
IHE- und HEE-Ergebnisse mit den gemessenen Diffusionskoeffizienten zeigt, dass aus der
mikrolegierungsbedingten Verénderung der Diffusivitat oder der mechanischen Kennwerte
allein keine Aussage uber die Versprodungsneigung abgeleitet werden kann. Werden Stéah-
le bis zu ihrer Streckgrenze mechanisch belastet, so bedeutet eine geringere Streckgrenze
bzw. Priflast nicht generell eine Verringerung der Versprodungsneigung. GleichermaRRen
geht eine mikrolegierungsbedingte Verringerung der Diffusivitat im Gefuige nicht immer
mit geringerer Versprodungsneigung des Stahls einher. Positive Effekte, wie ein verringer-
ter Diffusionskoeffizient oder eine hohere Dichte irreversibler Fallen durch das Mikrole-
gieren, konnen durch nachteilige Effekte, wie die Kerbwirkung grober Ausscheidungen,
kompensiert werden. Um verschiedene Stahle nach ihrer Versprodungsneigung zu charak-
terisieren, sind mechanische Versuche unerlasslich.

Das Mikrolegieren fiihrt bei den Komplexphasenstédhlen und beim Stahl mit dem Geflige
aus angelassenem Martensit zu keiner relevanten Verringerung der Versprodungsneigung,
jedoch ergeben bestimmte Niob-, Titan-, Vanadium und Molybdangehalte beim Dualpha-
senstahl in Lochzugversuchen eine deutliche Standzeiterhéhung. Die Ursache dafiir scheint
eine vermehrte Bindung des eingebrachten Wasserstoffs an irreversible Fallen durch Aus-
scheidungen zu sein. Damit ist der Anteil des diffusiblen Wasserstoffs verringert, und die
Zeit, bis an Orten hoher Spannung eine kritische Wasserstoffkonzentration zur Rissbildung
bzw. zum Risswachstum erreicht wird, ist erhéht. Warum es auch bei den molybdénlegier-
ten Dualphasenstahlen, wo Molybdan als Substitutionsatom und nicht in Form von Aus-
scheidungen vorliegt, zur Abnahme der Menge an diffusiblem Wasserstoff und zu einer
deutlichen Standzeiterhéhung kommt, bleibt offen.

Vor allem bei den mit Titan und Zirkon legierten Stédhlen kommt es mit zunehmendem
Mikrolegierungselementgehalt zur Abnahme der Standzeiten in IHE- und HEE-Versuchen.

Eine Erhohung des Mikrolegierungsgehalts fuhrt zur Ausbildung einer grofleren Menge
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6. Zusammenfassung

grober Ausscheidungen. Fraktographische Untersuchungen und Schliffe an wasserstoffbe-
ladenen Proben zeigten, dass grobe Ausscheidungen als innere Kerben im Geflige bevor-
zugte Rissinitiierungsstellen sind. Je mehr grobe Ausscheidungen vorliegen, desto héher ist
die Wahrscheinlichkeit, in kurzer Zeit im Spannungsfeld einer Ausscheidung eine kritische

Wasserstoffkonzentration zur Rissbildung zu erreichen [200].

161



Literaturverzeichnis

(1]

(2]

(3]

[4]

(5]

(6]

[7]

(8]

(9]

[10]

[11]

[12]

[13]

[14]

ENGL, B., DREWES, E. J., und STICH, G., 1997, , Eigenschaften und Anwendung von hoherfesten Mehr-
phasenstihlen®, Stahl und Eisen, 117(10), S. 67-69

MA, M., und Y1, H., 2011, “Lightweight car body and application of high strength steels®, Advanced
Steels, S. 187-198

STIASZNY, P., PICHLER, A., TRAGL, E., SPINDLER, H., SZINYUR, J., und PIMMINGER, M., 2001, ,,H6her-
und hochstfeste Feinbleche: Legierungsdesign, Herstellrouten, Eigenschaften®, Proceedings, Fligen von
Stahlwerkstoffen, Miinchen, Mérz 2001, S. 21-53

PICHLER, A., TRAINT, S., ARNOLDNER, G., STIASZNY, P., BLAIMSCHEIN, M., und WERNER, E., 2003,
“High-strength hot-dip galvanized steel grades: a critical comparison of alloy design, line configuration
and properties, Iron and Steelmaker, 30, S. 21-31

STIASZNY, P., PICHLER, A., SPINDLER, H., und TRAGL, E., 2000, “Hot dip galvanised high-strength steel
grades for the automotive industry, Proceedings, Galvanised steel sheet forum — automotive, London,
Mai 2000, S. 7-16

ASHBY, M. F., 1969, “The deformation of plastically non-homogeneous materials“, Philosophical Maga-
zine, 21, S. 399-424

FISCHMEISTER, H., und KARLSSON, B., 1977, ,Plastizitatseigenschaften grob-zweiphasiger Werkstoffe®,
Zeitschrift fur Metallkunde, 67, S. 311-312

PICHLER, A., HRIBERNIG, G., TRAGL, E., ANGERER, R., RADLMAYR, K., SZINYUR, J., TRAINT, S., WER-
NER, E., und STIASZNY, P., 1999, “Aspects of the production of dual-phase and multi-phase steel strips*,
Proceedings, 41" Mechanical Working and Steel Processing Conference, Vol. 37, Baltimore, Oktober
1999, Iron & Steel Society, Warrendale, S. 37-60

PICHLER, A., TRAINT, S., TRAGL, E., HEBESBERGER, T., WALCH, C., ARNOLDNER, G., BLAIMSCHEIN, M.,
und WERNER, E., 2003, “Advanced high-strength steel grades, an opportunity for mass reduction, a chal-
lenge for processing®, Proceedings, Werkzeugstahl Symposium, Werkzeuge fuir die Verarbeitung héher-
fester Werkstoffe, Bohler Dusseldorf, November 2003, S. 1-17

PICHLER, A., TRAINT, S., HEBESBERGER, T., STIASZNY, P., und WERNER, E., 2007, “Processing of thin
sheet multiphase steel grades®, Steel Research International, 78(3), S. 216-223

PICHLER, A., HEBESBERGER, T., TRAINT, S., TRAGL, E., KuRz, T., KREMPASzKY, C., TSIPOURIDIS, P.,
und WERNER, E., 2005, “Advanced high strength thin sheet grades: improvement of properties by micro-
alloying assisted microstructure control®, Proceedings, International symposium on Niobium microal-
loyed sheet steel for automotive applications, Araxa, Dezember 2005, S. 245-273

LIEDL, U., TRAINT, S., und WERNER, E.A., 2002, “An unexpected feature of the stress-strain diagram of
dual-phase steel“, Computational Materials Science, 25, S. 122-128

HEBESBERGER, T., PICHLER, A., PAULI, H., und RITSCHE, S., 2008, “Dual-phase and complex-phase
steels: AHSS material for a wide range of applications®, Proceedings, SCT2008, International conference
on steels in cars and trucks, Wiesbaden, Juni 2008, S. 456-463

PICHLER, A., HEBESBERGER, T., TRAGL, E., TRAINT, S., FADERL, J., ANGELI, G., und KOSTERS, K., 2005,
“Processing hot-dip galvanized AHSS grades: a challenging task, Proceedings, SCT2005, International
conference on steels in cars and trucks, Wiesbaden, Juni 2005, S. 393-400

162



[15]

[16]

[17]

[18]

[19]

[20]

[21]

[22]

[23]

[24]

[25]

[26]

[27]

(28]

[29]

[30]

(31]

(32]

[33]

[34]

[35]

HEBESBERGER, T., PICHLER, A., WALCH, C., BLAIMSCHEIN, M., und SPIRADEK-HAHN, K., 2005, “Cold-
rolled complex-phase steels: AHSS material with remarkable properties“, Proceedings, SCT2005, Inter-
national conference on steels in cars and trucks, Wiesbaden, Juni 2005, S. 57-64

ENGL, B., GERBER, T., und MASARCzYK, P., 1997, ,Werkstoff- und Anwendungseigenschaften von
Mehrphasenstéhlen unter besonderer Bericksichtigung der héchstfesten Complexphasenstéhle*, Stahl, 5,
S. 20-23

BHATTACHARYA, D., 2011, “Metallurgical perspectives on advanced sheet steels for automotive applica-
tions*, Advanced Steels, S. 163-175

HoNEYCOMBE, R. W. K., und BHADESHIA, H. K. D. H., 1995, “Steels. Microstructure and properties®, 2.
Auflage, Hodder Headline PLC, London

BARGEL, H. J., und ScHuLze, G., 2008, ,Werkstoffkunde“, 10. Auflage, Springer-Verlag Ber-
lin/Heidelberg

HORNBOGEN, E., und WARLIMONT, H., 2006, ,,Metalle. Struktur und Eigenschaften der Metalle und Le-
gierungen®, 5. Auflage, Springer-Verlag Berlin/Heidelberg

De CoomAN, B. C., SPEER, J. G., PYSHMINTSEV, I. Y., und YOSHINAGA, N., 2007, “Materials design —
the key to modern steel products®, GRIPS media GmbH, Bad Harzburg

MABHO, N., 2010, “Determination of diffusible and total hydrogen concentration in coated and uncoated
steel”, Dissertation, Universitat Duisburg-Essen, Fakultat Chemie

MaAAR, P., und PEIRKER, P., 2008, ,,Handbuch Feuerverzinken®, 3. Auflage, Wiley-VCH Verlag, Wein-
heim

SCHLUTER, T., 2001, ,,Wasserstoffaufnahme wéhrend des Beizens und des Glilhens von warmgewalztem
Stahlband vor der Feuerverzinkung“, Dissertation, Universitdit Dortmund, Fortschritt-Berichte VDI,
5(634), Dusseldorf, VDI Verlag

CWIEK, J., 2010, “Prevention methods against hydrogen degradation of steel“, Journal of Achievements in
Materials and Manufacturing Engineering, 31(1), S. 214-221

BLUMENAU, M., BARNOUSH, A., THOMAS, I., HOFMANN, H., und VEHOFF, H., 2011, “Impact of selective
oxidation during inline annealing prior to hot-dip galvanizing on Zn wetting and hydrogen-induced de-
layed cracking of austenitic FeMnC steel, Surface & Coatings Technology, 206, S. 542-552

HILLIER, E. M. K., und ROBINSON, M. J., 2004, “Hydrogen embrittlement of high strength steel electro-
plated with zinc-cobalt alloys*, Corrosion Science, 46, S. 715-727

THIESSEN, R. G., BERGERS, K., und HELLER, T., 2011, “Influence of electro-galvanising parameters on
absorbed hydrogen content in AHSS*, Proceedings, Steely hydrogen conference, OCAS, Ghent, Septem-
ber 2011, S. 251-260

SYMONS, D. M., 2001, “A comparison of internal hydrogen embrittlement and hydrogen environment
embrittlement of X-750%, Engineering Fracture Mechanics, 68, S. 751-771

GEHRMANN, F., 1994, , EinfluB der Nitride von V, Nb und Ti auf die Diffusion und L&slichkeit von Was-
serstoff in Eisen®, Dissertation, Universitdt Dortmund, Fortschritt- Berichte VDI, 5(350), Dusseldorf,
VDI Verlag

KAESCHE, H., 1990, ,.Die Korrosion der Metalle*, 3. Auflage, Springer-Verlag Berlin/Heidelberg

TURNBULL, A., 1994, “Standardisation of hydrogen permeation measurement by the electrochemical
technique®, Proceedings, Hydrogen transport and cracking in metals, The National Physical Laboratory,
Teddington, April 1994, S. 129-141

ORIANI, R. A., HIRTH, J. P., und SMIALOWSKI, M., 1985, “Hydrogen degradation of ferrous alloys*,
Noyes Publications, Park Ridge

YAzICl, B., ARSLAN, G., ERBIL, M., und ZOR, S., 1998, “Effect of thiourea on the hydrogen yield in elec-
trolysis, International Journal of Hydrogen Energy, 23(10), S. 867-872

LOUTHAN, M. R., 2008, “Hydrogen embrittlement of metals: a primer for the failure analyst“, Journal of
Failure Analysis and Prevention, 8, S. 289-307

163



[36]

[37]

(38]

[39]

[40]

[41]
[42]

[43]

[44]

[45]

[46]

[47]

(48]

[49]

[50]

[51]

[52]

(53]

[54]

(58]

TROIANO, A. R., 1960, “The role of hydrogen and other interstitials in the mechanical behavior of metals®,
Transactions of the ASM, 52, S. 54-80

GERBERICH, W. W., und CHEN, S., 1989, “Environment-induced cracking of metals fundamental process-
es: micromechanics®, Proceedings, 1% International conference on environment-induced cracking of met-
als, NACE, Houston, Oktober 1988, S. 167-187

ORIANI, R. A, 1972, “A mechanistic theory of hydrogen embrittlement of steels“, Berichte der Bunsen-
Gesellschaft, 76(8), S. 848-857

SEREBRINSKY, S., CARTER, E. A, und ORTIZ, M., 2004, “A quantum-mechanically informed continuum
model of hydrogen embrittlement®, Journal of the Mechanics and Physics of Solids, 52, S. 2403-2430

PORTER, D. A., und EASTERLING, K. E., 1981, “Phase transformations in metals and alloys*, Van Nos-
trand Reinhold Co. Ltd., New York

CRANK, J., 1975, “The mathematics of diffusion®, Oxford, Oxford University Press

TAKAGI, S., ToJl, Y., HASEGAWA, K., TANAKA, Y., ROSSLER, N., HAMMER, B., und HELLER, T., 2010,
“Evaluation methods of hydrogen embrittlement for ultra-high strength steel sheets for automobiles®,
Proceedings, Materials science and technology, Houston, Oktober 2010, S. 1769-1777

KIMURA, Y., und Tsuzaki, K., 2005, “Improvement of hydrogen embrittlement in a tempered martensitic
steel through grain refinement using undissolubed cementite”, Proceedings, International conference on
super-high strength steels, Associazione Italiana di Metallurgia, Rom, November 2005

ZAPFFE, C. A., und SiMs, C. E., 1941, “Hydrogen embrittlement, internal stress and defects in steel®,
Transactions of the AIME, 145, S. 225-271

SOFRONIS, P., und BIRNBAUM, H. K., 1995, “Mechanics of the hydrogen-dislocation-impurity interactions
— 1. increasing shear modulus®, Journal of the Mechanics and Physics of Solids, 43(1), S. 49-90

BIRNBAUM, H. K., 1990, “Mechanisms of hydrogen related fracture of metals®, in: Hydrogen effects on
material behavior, MooDY, R. N., und THOMPSON, A. W., The Minerals, Metals & Materials Society, S.
639-658

BIRNBAUM, H. K., ROBERTSON, I. M., SOFRONIS, P., und TETER, D., 1997, “Mechanisms of hydrogen
related fracture — a review*, Proceedings, Corrosion-deformation interactions CDI 96, MAGNIN, T., Insti-
tut of Materials, Nizza, September 1996, S. 172-195

MATSUI, H., KIMURA, H., und MORIYA, S., 1979, “The effect of hydrogen on the mechanical properties of
high purity iron 1. Softening and hardening of high purity iron by hydrogen charging during tensile de-
formation®, Materials Science and Engineering, 40, S. 207-216

Lu, G., ZHANG, Q., Kioussis, N., und KAXIRAS, E., 2001, “Hydrogen-enhanced local plasticity in alu-
minium: an ab initio study*, Physical Review Letters, 87(9), S. 095501-1-095501-4

CHATEAU, J. P., DELAFOSSE, D., und MAGNIN, T., 2002, “Numerical simulations of hydrogen-dislocation
interactions in fcc stainless steels. Part I: hydrogen-dislocation interactions in bulk crystals®, Acta Materi-
alia, 50, S. 1507-1522

TIEN, J. K., THOMPSON, A. W., BERNSTEIN, |. M., und RICHARDS, R. J., 1976, “Hydrogen transport by
dislocations*, Metallurgical Transactions A, 7A, S. 821-829

PETCH, N. J., 1956, “The lowering of fracture-stress due to surface adsorption®, Philosophical Magazine,
1(4), S. 331-337

JIANG, D. E., und CARTER, E. A., 2004, “First principles assessment of ideal fracture energies of materials

with mobile impurities: implications for hydrogen embrittlement of metals“, Acta Materialia, 52, S.
4801-4807

FRANCIS, M. F., KELLY, R. G., und NEUROCK, M., 2008, “Coverage and strain effects on adsorption and
diffusion of hydrogen over Al(111) from first principles“, Proceedings, 11" Joint NASA/FAA/DoD con-
ference on aging aircraft, Phoenix Convention Center, Arizona, April 2008

NAGUMO, M., 2001, “Function of hydrogen in embrittlement of high-strength steels*, 1SI1J International,
41(6), S. 590-598

164



[56]

[57]

[58]

[59]

[60]

[61]

[62]

[63]

[64]

[65]

[66]

[67]

[68]

[69]

[70]

[71]

[72]

[73]

[74]

BIRNBAUM, H. K., 2003, “Hydrogen effects on deformation and fracture: science and sociology*, Materi-
als Research Society Bulletin, July 2003, S. 479-485

PRESSOUYRE, G. M., 1979, “A classification of hydrogen traps in steel“, Metallurgical Transactions A,
10A, S. 1571-1573

PRESSOUYRE, G. M., und BERNSTEIN, I. M., 1978, “A quantitative analysis of hydrogen trapping*, Metal-
lurgical Transactions A, 9A, S. 1571-1580

MOHRBACHER, H., 2008, “Delayed cracking in ultra-high strength automotive steels: damage mechanisms
and remedies by microstructural engineering”, Proceedings, Materials Science and Technology, Pitts-
burgh, Oktober 2008, S. 1744-1755

GOTTSTEIN, G., 2007, ,,Physikalische Grundlagen der Materialkunde®, 3. Auflage, Springer-Verlag Ber-
lin/Heidelberg

WEI, F. G., und Tsuzakil, K., 2006, “Quantitative analysis on hydrogen trapping of TiC particles in steel®,
Metallurgical and Materials Transactions A, 37A, S. 331-353

HIRTH, J. P., 1980, “Effects of hydrogen on the properties of iron and steel®, Metallurgical Transactions
A, 11, S. 861-890

GRABKE, H. J., GEHRMANN, F., und RIECKE, E., 2001, “Hydrogen in microalloyed steels“, Steel Research,
72(5 & 6), S. 225-235

RIECKE, E., und JOHNEN, B., 1991, , Einflisse von Mo, V, Nb, Ti, Zr und deren Karbiden auf die Bin-
dungszustinde des Wasserstoffs in Eisen und das Bruchverhalten der Eisenlegierungen®, Werkstoffe und
Korrosion, 42, S. 626-636

WEI, F. G, HARA, T., und Tsuzaki, K., 2008, “Nano-precipitates design with hydrogen trapping charac-
ter in high strength steels®, in: Effects of hydrogen on materials, SOMERDAY, B., SOFRONIS, P., und
JONES, R., ASM International, S. 448-455

Kim, J. S., LEE, Y. H., LEE, D. L., PARK, K. T., und LEE, C. S., 2009, “Microstructural influences on
hydrogen delayed fracture of high strength steels*, Materials Science and Engineering A, 505, S. 105-110

NANNINGA, N., GROCHOWsI, J., HELDT, L., und RUNDMAN, K., 2010, “Role of microstructure, composi-
tion and hardness in resisting hydrogen embrittlement of fastener grade steels“, Corrosion Science, 52, S.
1237-1246

BEGIC-HADZIPASIC, A., MALINA, J., und MALINA, M., 2011, “The influence of microstructure on hydro-
gen diffusion and embrittlement of multiphase fine-grained steels with increased plasticity and strength*,
Chemical and Biochemical Engineering Quarterly, 25(2), S. 159-169

HiLDITCH, T. B., LEE, S. B., SPEER, J. G., und MATLOCK, D. K., 2003, “Response to hydrogen charging
in high strength automotive sheet steel products®, SAE Technical Paper, 1764, S. 47-56

SOJKA, J., VODAREK, V., SCHINDLER, |., LY, C., JEROME, M., VANOVA, P., RUSCASSIER, N., und
WENGLORZOVA, A., 2011, “Effect of hydrogen on the properties and fracture characteristics of TRIP 800
steels®, Corrosion Science, 53, S. 2575-2581

THIESSEN, R. G., HELLER, T., MRACZEK, K., NITSCHKE, A., und PICHLER, A., 2011, “Influence of micro-
structure on the susceptibility to hydrogen embrittlement®, Proceedings, Steely hydrogen conference,
OCAS, Ghent, September 2011, S. 45-51

RONEVICH, J. A, SPEER, J. G., und MATLOCK, D. K., 2010, “Hydrogen embrittlement of commercially
produced advanced high strength sheet steels®, SAE International Journal of Materials and Manufactur-
ing, 3(1), S. 255-267

Lovicu, G., BARLOSCIO, M., BOTTAZZI, M., D’AIUTO, F., DE SANCTIS, M., DIMATTEO, A., FEDERICI, F.,
MAGGI, S., SANTUS, C., und VALENTINI, R., 2010, “Hydrogen embrittlement of advanced high strength
steels for automotive use*, Proceedings, International conference on super-high strength steels, Associa-
zione Italiana di Metallurgia, Peschiera del Garda, Oktober 2010

LEE, S. J., RONEVICH, J. A., KRAUSS, G., und MATLOCK, D. K., 2010, “Hydrogen embrittlement of hard-
ened low-carbon sheet steel“, I1SIJ International, 50(2), S. 294-301

165



(78]

[76]

[77]

[78]

[79]

(80]

(81]

(82]

(83]

(84]

(85]

(86]

(87]

(88]

(89]

[90]

[91]

[92]

MOLI-SANCHEZ, L., CHENE, J., MARTIN, F., und LEUNIS, E., 2011, “H-embrittlement mechanisms in
34CrMo4 martensitic steels“, Proceedings, Steely hydrogen conference, OCAS, Ghent, September 2011,
S. 221-232

Lovicu, G., BoTTAZzzI, M., D’AIUTO, F., DE SANCTIS, M., DIMATTEO, A., SANTUS, C., und VALENTINI,
R., 2012, “Hydrogen embrittlement of automotive advanced high-strength steels“, Metallurgical and Ma-
terials Transactions A, 43A, S. 4075-4087

HINOTANI, S., OHMORI, Y., und TERASAKI, F., 1985, “Effects of Fe;C and Mo,C precipitation on hydro-
gen diffusivity and hydrogen embrittlement in iron alloys*, Materials Science and Engineering, 76, S. 57-
69

WEI, F. G., HARA, T., TSUCHIDA, T., und Tsuzakl, K., 2003, “Hydrogen trapping in quenched and tem-
pered 0.42C-0.30Ti steel containing bimodally dispersed TiC particles“, ISIJ International, 43(4), S. 539-
547

Kim, K. T., PARK, J. K., LEE, J. Y., und HWANG, S. H., 1981, “Effect of alloying elements on hydrogen
diffusivity in a-iron®, Journal of Materials Science, 16, S. 2590-2596

KoMAzAzZKI, S., WATANABE, S., und MISAWA, T., 2003, “Influence of phosphorus and boron on hydro-
gen embrittlement susceptibility of high strength low alloy steel®, 1SIJ International, 43(11), S. 1851-
1857

BRuzzoNI, P., Domizzi, G., LupPO, M. I., ZALCMAN, D., und OVEJERO-GARCIA, J., 1996, “Effect of bo-
ron as a micro-alloying element on the behaviour of a 1038 steel in a hydrogen environment*, in: Hydro-
gen effects in materials, MooDY, R. N., und THOMPSON, A. W., The Minerals, Metals & Materials Socie-
ty, S. 1001-1009

TAKAHASHI, J., KAWAKAMI, K., KOBAYASHI, Y., und TARUI, T., 2010, “The first direct observation of
hydrogen trapping sites in TiC precipitation-hardening steel through atom probe tomography*, Scripta
Materialia, 63, S. 261-261

GEMMA, R., 2011, “Hydrogen in V-Fe thin films and Fe/V-Fe multi-layered thin films*, Dissertation,
Universitat Gottingen

WEI, F. G., und TSuzAKI, K., 2004, “Hydrogen absorption of incoherent TiC particles in iron from envi-
ronment at high temperatures*, Metallurgical and Materials Transactions A, 35A, S. 3155-3163

AsAHI, H., HIRAKAMI, D., und YAMASAKI, S., 2003, “Hydrogen trapping behaviour in vanadium-added
steel”, ISI1J International, 43(4), S. 527-533

YOKATA, T., und SHIRAGA, T., 2003, “Evaluation of hydrogen content trapped by vanadium precipitates
in a steel®, ISIJ International, 43(4), S. 534-538

MALARD, B., REMY, B., ScOTT, C., DESCHAMPS, A., CHENE, J., DIEUDONNE, T., und MATHON, M. H.,
2012, “Hydrogen trapping by VC precipitates and structural defects in a high strength Fe-Mn-C steel
studied by small-angle neutron scattering, Materials Science and Engineering A, 536, S. 110-116

LAUF, R. J., und ALTSTETTER, C. J., 1979, “Diffusion and trapping of oxygen in refractory metal alloys*,
Acta Metallurgica, 27, S. 1157-1163

CoOuNTS, W. A., WOLVERTON, C., und GIBALA, R., 2010, “First-principles energetics of hydrogen traps in
a-Fe: point defects®, Acta Materialia, 58, S. 4730-4741

NAzAROV, R., HICKEL, T., und NEUGEBAUER, J., 2012, “Hydrogen sensitivity of different advanced high
strength microstructures (HY DRAMICROS)*, Research Programme of the Research Fund for Coal and
Steel “Steel 2%, Technischer Bericht Nr. 2 (Mirz 2012), Europdische Kommission, Autoren: HICKEL, T.,
DUPREZ, L., HANNINEN, H., THIESSEN, R., und MRACZEK, K., Forschungsvertrag Nr. RFSR-CT-2010-
00020

DEVANATHAN, M. A. V., und STACHURSKI, Z., 1962, “The adsorption and diffusion of electrolytic hydro-
gen in palladium®, Proceedings of the Royal Society of London, Mathematical and Physical Sciences, Se-
ries A, 270(1340), S. 90-102

GEHRMANN, F., RIECKE, E., und GRABKE, H. J., 1997, ,.EinfluR der Nitride von Mo, V. Nb, Ti und Zr auf
die Korrosion und Wasserstoffaufnahme von Stdhlen im Vergleich mit deren Karbiden®, Européische

166



(93]

[94]

[95]

[96]

[97]

(98]
[99]

[100]

[101]

[102]

[103]

[104]

[105]

[106]

[107]

[108]

[109]

[110]

[111]

[112]

[113]

Kommission, Gerneraldirektion Wissenschaft, Forschung und Entwicklung, AbschluBbericht EUR 16083
DE, Forschungsvertrag Nr. 7210-KB/115

GRABKE, H. J., und RIECKE, E., 2000, “Absorption and diffusion of hydrogen in steels“, Materiali in
Tehnologije, 34(6), S. 331-342

CHAUDHARY, R. S., und RIECKE, E., 1981, ,,Untersuchungen zum EinfluR des Stahlgefiiges auf die insta-
tiondre Wasserstoffpermeation®, Werkstoffe und Korrosion, 32, S. 73-78

ZAKROCZYMSKI, T., 2006, “Adaptation of the electrochemical permeation technique for studying entry,
transport and trapping of hydrogen in metals®, Electrochimica Acta, 51, S. 2261-2266

RIECKE, E., und GRABKE, H. J., 1997, Einflul} der Mikrostruktur von Stahlen auf die Wassserstoffabsorp-
tion und die wasserstoffinduzierte Rifbildung®, Europdische Kommission, Gerneraldirektion Wissen-
schaft, Forschung und Entwicklung, Abschlubericht EUR 16080 DE, Forschungsvertrag Nr. 7210-
KE/122

BoES, N., und ZUCHNER, H., 1976, “Electrochemical methods for studying diffusion, permeation and
solubility of hydrogen in metals*, Journal of the Less-Common Metals, 49, S. 223-240

ORIANI, R. A., 1970, “The diffusion and trapping of hydrogen in steel, Acta Metallurgica, 18, S. 147-157

MCNABB, A., und FOSTER, P. K., 1963, “A new analysis of the diffusion of hydrogen in iron and ferritic
steels*, Transactions of the Metallurgical Society of AIME, 227, S. 618-627

SVOBODA, J., und FISCHER, F. D., 2012, “Modelling for hydrogen diffusion in metals with traps revisit-
ed“, Acta Materialia, 60, S. 1211-1220

KROM, A. H. M., und BAKKER, A., 2000, “Hydrogen trapping models in steel“, Metallurgical and Mate-
rials Transactions B, 31B, S. 1475-1482

MATSUMOTO, R., INOUE, Y., TAKETOMI, S., und MIYAzAKI, N., 2009, “Influence of shear strain on the
hydrogen trapped in bee-Fe: a first-principles-based study*, Scripta Materialia, 60, S. 555-558

KaAazuTosHI, M., und FuKumoTO, A., 2002, “First-principles study on 3d transition-metal dihydrides*,
Physical Review B, 65, S. 155114-1-155114-7

RIECKE, E., und BOHNENKAMP, K., 1984, , Uber den EinfluR von Gitterstorstellen in Eisen auf die Was-
serstoffdiffusion®, Zeitschrift fir Metallkunde, 75(1), S. 76-81

MEYER, L., 1988, ,,Optimierung der Werkstoffeigenschaften bei der Herstellung von Warmband und
Kaltband aus Stahl“, Verlag Stahleisen mbH, Diisseldorf

1ISO 6892-1, “Metallic materials — tensile testing, Part 1: method of test at room temperature®, Ausgabe
15.08.2009

LEPERA, S. F., 1980, “Improved etching technique to emphasize martensite and bainite in high-strength
dual-phase steel“, Journal of Metals, 32, S. 38-39

ANGELI, J., KNEISSL, A. C., und FUREDER, E., 2006, , Atztechniken fiir die Phasencharakterisierung von
niedriglegierten, hochfesten Mehrphasenstihlen, Practical Metallography, 10, S. 489-504

HAIRER, F., KARELOVA, A., KREMPASZKY, C., WERNER, E., HEBESBERGER, T., und PICHLER, A., 2008,
“Etching techniques for the microstructural characterization of complex phase steels by light microsco-
py*, Proceedings, International doctoral seminar, Smolenice, Mai 2008, S. 50-54

WIRTHL, E., ANGERER, R., und HAUZENBERGER, K., 2005, “Determination of the volume amount of
retained austenite in small specimens by magnetic measurements*, Iron and Steel, 6, S. 84-86

MARcuUs, P., und MANSFELD, F., 2006, “Analytical methods in corrosion science and engineering®, CRC
Press, Taylor & Francis Group, Boca Raton

HARA, T., 2012, “Stable charging conditions for low hydrogen concentrations in steels, 1S1J Internation-
al, 52(2), S. 286-291

BOUHATTATE, J., LEGRAND, E., OUDRISS, A., FRAPPART, S., CREUS, J., und FEAUGAS, X., 2010, “Analy-
sis of geometrical and surface effects on experimental data extracted from a hydrogen permeation test:

167


http://www.mtf.stuba.sk/docs/internetovy_casopis/2008/4mimorc/obsah.htm

[114]

[115]

[116]

[117]

[118]

[119]

[120]

[121]

[122]

[123]

[124]

[125]

[126]

[127]

[128]

[129]

[130]

[131]

consequences of an oxide layer®, Proceedings, Materials science and technology, Houston, Oktober
2010, S. 546-556

MANOLATOS, P., JEROME, M., DURET-THUAL, C., und LE CozE, J., 1995, “The electrochemical permea-
tion of hydrogen in steels without palladium coating. Part I: interpretation difficulties*, Corrosion Sci-
ence, 37(11), S. 1773-1783

MANOLATOS, P., JEROME, M., und GALLAND, J., 1995, “Necessity of a palladium coating to ensure hy-
drogen oxidation during electrochemical permeation measurements on iron“, Electrochimica Acta, 40(7),
S. 867-871

JUILFs, G. G., 2000, ,,Das Diffusionsverhalten von Wasserstoff in einem niedriglegierten Stahl unter Be-
riicksichtigung des Verformungsgrades und der Deckschichtbildung in alkalischen Medien®, Dissertation,
Technische Universitat Hamburg-Harburg

MANOLATOS, P., DURET-THUAL, C., LE COZzE, J., und JEROME, M., 1995, “The electrochemical permea-
tion of hydrogen in palladium: boundary conditions during a galvanostatic charging under low charging
current densities*, Corrosion Science, 37(11), S. 1797-1807

MANOLATOS, P., und JEROME, M., 1996, “A thin palladium coating on iron for hydrogen permeation
studies®, Electrochimica Acta, 41(3), S. 359-365

MACHU, W., 1954,  Moderne Galvanotechnik, Verlag Chemie GmbH, Weinheim

PARK, G. T., KoH, S. U., JUNG, H. G., und Kim, K. Y., 2008, “Effect of microstructure on the hydrogen
trapping efficiency and hydrogen induced cracking of linepipe steel*, Corrosion Science, 50, S. 1865-
1871

BRrAsS, A. M., und COLLET-LACOSTE, J. R., 1998, “On the mechanism of hydrogen permeation in iron in
alkaline medium®, Acta Materialia, 46(3), S. 869-879

ADDACH, H., BERCOT, P., REzRAZI, M., und WERY, M., 2005, “Hydrogen permeation in iron at different
temperatures®, Materials Letters, 59, S. 1347-1351

KiucHI, K., und MCLELLAN, R. B., 1983, “The solubility and diffusivity of hydrogen in well-annealed
and deformed iron*, Acta Metallurgica, 31(7), S. 961-984

MORENO, D., und ELIEZER, D., 2003, “Multi layer blister formation in structural alloys due to hydrogen
and helium implantation®, in: Hydrogen effects on materials behaviour and corrosion deformation inter-
actions, MoobDY, R. N., THOMPSON, A. W., RICKER, R. E., WAs, G. W., und JONES, R. H., The Minerals,
Metals & Materials Society, S. 523-536

MERTENS, G., DUPREZ, L., DE COOMAN, B. C., und VERHAEGE, M., 2007, “Hydrogen absorption and de-
sorption in steel by electrolytic charging*, Advanced Materials Research, 15-17, S. 816-821

SINGH, S. K., und SASMAL, B., 1999, “Effect of ferrite grain size on tensile behaviour of a hydrogenated
low alloy steel*, I1S1J International, 39(4), S. 371-379

MINDYUK, A. K., SvIsT, E. I., KovAL', V. P., VASILENKO, I. I., und BABEI, Y. 1., 1974, “Hydrogen per-
meability of steel with galvanic coatings®“, Materials Science, 8(1), S. 98-99

ADACHI, G., SAKAGUCHI, H., SHIMOGHORI, T., und SHIOKAWA, J., 1987, “Studies on hydrogen permeabil-
ity for various metals using the colouring of amorphous WO; with hydrogen penetrated through sand-
wich-type films (a-WOs/Metal/LaNis)*, Journal of the Less-Common Metals, 133, S. 271-275

SRIRAMAN, K. R., YUE, S., BRAHIMI, S., und SZPUNAR, J. A., 2011, “Hydrogen embrittlement of Zn, Zn-
Ni and Cd coated high strength steel, Proceedings, Steely hydrogen conference, OCAS, Ghent, Septem-
ber 2011, S. 21-30

SEP 1970, “Test of the resistance of advanced high strength steels (AHSS) for automotive applications
against production related hydrogen induced brittle fracture, 1. Ausgabe, 2011

NAKAMOTO, T., SUZUKI, H., HAGIHARA, Y., TAKAI, K., und TAKASAWA, K., 2011, “Hydrogen embrit-
tlement and lattice defect formation enhanced by hydrogen and strain of high-strength low-alloy steel®,
Proceedings, Materials science and technology, Ohio, Oktober 2011, S. 1226-1233

168



[132]

[133]

[134]

[135]

[136]

[137]

[138]

[139]

[140]

[141]

[142]

[143]

[144]

[145]

[146]

[147]

[148]

[149]

[150]

[151]

MATTHAES, K., 1967, ,,Der Spannungskorrosionsbruch von vergitetem Stahl bei Angriff von NH,SCN-
Losungen®, Materials and Corrosion, 18(7), S. 588-597

TAKAI K., und WATANUKI, R., 2003, “Hydrogen in trapping states innocuous to environmental degrada-
tion of high-strength steels*, ISI1J International, 43(4), S. 520-526

TAKAGI, S., und Toul, Y., 2012, “Application of NH,;SCN aqueous solution to hydrogen embrittlement
resistance evaluation of ultra-high strength steels®, ISIJ International, 52(2), S. 329-331

TAKAGI, S., TOJI, Y., YOSHINO, M., und HASEGAWA, K., 2012, “Hydrogen embrittlement resistance eval-
uation of ultra high strength steel sheets for automobiles*, ISIJ International, 52(2), S. 316-322

Technischer Bericht, 1980, “Report on prestressing steel: 5. Stress corrosion cracking resistance test for
prestressing tendons*, FIP — International Federation for Prestressing, Commission on prestressing steels
and systems, FIP/5/7

EN 1SO 15630-3, ,,Stahle fur die Bewehrung und das Vorspannen von Beton — Prifverfahren. Teil 3:
Spannstéhle®, Ausgabe 2011

MARCINIAK, Z., DUNCAN, J. L., und Hu, S. J., 2002, “Mechanics of sheet metal forming*, 2. Auflage,
Butterworth-Heinemann Verlag, Oxford

SEP 1230, ,,.Ermittlung mechanischer Eigenschaften an Blechwerkstoffen bei hohen Dehnraten im Hoch-
geschwindigkeitszugversuch®, 1. Ausgabe, 2006

BLECK, W., LAROUR, P., BAUMER, A., und NOACK, J., 2004, ,.Einflisse der Messtechnik auf die Ergeb-
nisse von Hochgeschwindigkeitszugversuchen®, Proceedings, Tagung Werkstoffpriifung: Konstruktion,
Qualitatssicherung und Schadensanalyse, Neu-UIm, Oktober 2004, Hrsg.: POHL, M., Berlin: DVM 2004,
S.45-54

HACKER, R., und WossIDLO, P., 2004, ,,.Der Einfluss der Belastungsgeschwindigkeit im Zugversuch auf
die Anforderungen an die Messtechnik und auf das Probenverhalten*. Proceedings, Tagung Werkstoff-
prafung: Konstruktion, Qualitatssicherung und Schadensanalyse, Neu-Ulm, Oktober 2004, Hrsg.: POHL,
M., Berlin: DVM 2004, S. 61-66

KASATKIN, O. G., VINOKUR, B. B., und PILYUSHENKO, V. L., 1984, “Calculation models for determining
the critical points of steel“, Metal Science and Heat Treatment, 26(1), S. 27-31

GLADMAN, T., 1997, “The physical metallurgy of microalloyed steels“, Institute of Materials, Book 615,
London

TAYLOR, K. A., 1995, “Solubility products for titanium-, vanadium-, and niobium-carbide in ferrite®,
Scripta Metallurgica et Materialia, 32(1), S. 7-12

MEYER, L., STRARBURGER, C., und SCHNEIDER, C., 1988, “Microalloying elements niobium, vanadium,
titanium, zirconium and boron: their effects in modern automotive steels®, Proceedings, International
Seminar on Automotive Steels, Moskau, April 1988, S. 64-84

Liu, W. J., YUE, S., und JONAS, J. J., 1989, “Characterization of Ti carbosulfide precipitation in Ti micro-
alloyed steels, Metallurgical Transactions A, 20A, S. 1907-1915

HOUGHTON, D. C., 1993, “Equilibrium solubility and composition of mixed carbonitrides in microalloyed
austenite, Acta Metallurgica et Materialia, 41(10), S. 2993-3006

KLINKENBERG, C., HULKA, K., und BLECK, W., 2004, “Niobium carbide precipitation in microalloyed
steel*, Steel Research International, 75(11), S. 744-752

EASTERLING, K., 1983, “Introduction to the physical metallurgy of welding®, Butterworths Monographs
in Materials

ROBERTSON, |. M., und BIRNBAUM, H. K., 1985, “An HVEM study of hydrogen effects on the defor-
mation and fracture of nickel“, Acta Metallurgica, 34(3), S. 353-366

MARTIN, M. L., FENSKE, J. A,, LIU, G. S., SOFRONIS, P., und ROBERTSON, I. M., 2011, “On the formation
and nature of quasi-cleavage fracture surfaces in hydrogen embrittled steels*, Acta Materialia, 59, S.
1601-1606

169



[152]

[153]

[154]

[155]

[156]

[157]

[158]

[159]

[160]

[161]

[162]

[163]

[164]

[165]

[166]

[167]

[168]

[169]
[170]

[171]

NEERAJ, T., SRINIVASAN, R., und L1, J., 2012, “Hydrogen embrittlement of ferritic steels: observations on

deformation microstructure, nanoscale dimples and failure by nanovoiding®, Acta Materialia, 60, S.
5160-5171

YOKOBORI, A. T., CHINDA, Y., NEMOTO, T., SATOH, K., und YAMADA, T., 2002, “The characteristics of
hydrogen diffusion and concentration around a crack tip concerned with hydrogen embrittlement®, Cor-
rosion Science, 44, S. 407-424

DADFARNIA, M., SOFRONIS, P., und NEERAJ, T., 2011, “Hydrogen interaction with multiple traps: can it
be used to mitigate embrittlement?“, International Journal of Hydrogen Energy, 36, S. 10141-10148

SOFRONIS, P., und MCMEEKING, R. M., 1989, “Numerical analysis of hydrogen transport near a blunting
crack tip“, Journal of the Mechanics and Physics of Solids, 37(3), S. 317-350

KROM, A. H. M., KOERS, R. W. J., und BAKKER, A., 1999, “Hydrogen transport near a blunting crack
tip“, Journal of the Mechanics and Physics of Solids, 47, S. 971-992

DEPOVER, T., PEREZ ESCOBAR, D., WALLAERT, E., DUPREZ, L., und VERBEKEN, K., 2011, “In-situ me-
chanical evaluation of hydrogen embrittlement for TRIP, FB, DP and HSLA steels®, Proceedings, Steely
hydrogen conference, OCAS, Ghent, September 2011, S. 31-42

MURAKAMI, Y., KANEZAKI, T., und SOFRONIS, P., 2013, “Hydrogen embrittlement of high strength steels:
determination of the threshold stress intensity for small cracks nucleating at nonmetallic inclusions®, En-
gineering Fracture Mechanics, 97, S. 227-243

TAKEDA, Y., und MCMAHON, C. J., 1981, “Strain controlled vs stress controlled hydrogen induced frac-
ture in a quenched and tempered steel, Metallurgical Transactions A, 12A, S. 1255-1266

WEN, M., FUKUYAMA, S., und YOKOGAWA, K., 2005, “Computer simulation of hydrogen-affected dislo-
cation movement*, Proceedings, 11" International conference on fracture, Turin, Marz 2005

FERREIRA, P. J., ROBERTSON, I. M., und BIRNBAUM, H. K., 1999, “Hydrogen effects on the character of
dislocations in high-purity aluminum®, Acta Materialia, 47(10), S. 2991-2998

NAKASATO, F., und BERNSTEIN, I. M., 1978, “Crystallographic and fractographic studies of hydrogen-
induced cracking in purified iron and iron-silicon alloys®, Metallurgical Transactions A, 9A, S. 1317-
1326

KIMURA, H., MATsuI, H., und KIMURA, T., 1979, “Effect of hydrogen on the mechanical properties of
high purity iron“, Proceedings, 2" JIM-International symposium, hydrogen in metals, Tokyo, November
1979, S. 533-540

NoVAK, P., YUAN, R., SOMERDAY, B. P., SOFRONIS, P., und RITCHIE, R. O., 2010, “A statistical, physi-
cal-based, micro-mechanical model of hydrogen-induced intergranular fracture in steel, Journal of the
Mechanics and Physics of Solids, 58, S. 206-226

BECHTLE, S., KUMAR, M., SOMERDAY, B. P., LAUNEY, M. E., und RITCHIE, R. O., 2009, “Grain-
boundary engineering markedly reduces susceptibility to intergranular hydrogen embrittlement in metallic
materials®, Acta Materialia, 57, S. 4148-4157

YOsHION, K., und MCMAHON, C. J., 1974, “The cooperative relation between temper embrittlement and
hydrogen embrittlement in a high strength steel”, Metallurgical Transactions, 5, S. 363-370

TsAY, L. W, Lu, H. L., und CHEN, C., 2008, “The effect of grain size and aging on hydrogen embrittle-
ment of a maraging steel, Corrosion Science, 50, S. 2506-2511

LANGE, G., 2001, , Systematische Beurteilung technischer Schadensfalle”, 5. Auflage, Wiley-VCH Ver-
lag GmbH, Weinheim

HIRTH, J. P., und LOTHE, J., 1982, “Theory of dislocations®, 2. Auflage, John Wiley & Sons, New York

CAHN, R. W., und HAASEN, P., 1996, “Physical metallurgy*, 4. Auflage, Elsevier Science B. V., Amster-
dam

CHoO, W. Y., und LEE, J. Y., 1982, “Thermal analysis of trapped hydrogen in pure iron“, Metallurgical
Transactions A, 13A, S. 135-140

170



[172]

[173]

[174]

[175]

[176]

[177]

[178]

[179]

[180]

[181]

[182]

[183]

[184]

[185]

[186]

[187]

[188]

[189]

LAssiLA, D. H., und BIRNBAUM, H. K., 1988, “The effect of diffusive segregation on the fracture of hy-
drogen charged nickel“, Acta Metallurgica, 36(10), S. 2821-2825

DUPREZ, L., ARAFIN, M., VAN DEN ABEELE, F., BERNIER, N., BELATO ROSADO, D., DE MEY, J., und VAN
SPEYBROECK, V., 2011, “Constant load testing with in-situ hydrogen charging on martensitic ultra‘, Pro-
ceedings, Steely hydrogen conference, OCAS, Ghent, September 2011, S. 133-146

LoibL, M., und KoLK, O., 2011, “Hydrogen embrittlement in HSSs limits use in lightweight body in
white design®, Advanced Materials & Processes, Marz 2011, S. 22-25

TOYODA, S., KIMURA, H., KAWABATA, Y., YAMANE, Y., und SAKAI J., 2011, “Effects of Cu addition on
hydrogen absorption and diffusion properties of 1470 MPa grade thin-walled steel in a solution of HCI*,
ISIJ International, 51(3), S. 456-461

FRAPPART, S., FEAUGAS, X., CREUS, J., THEBAULT, F., DELATTRE, L., und MARCHEBOIS, H., 2010,
“Study of the hydrogen diffusion and segregation into Fe-C-Mo martensitic HSLA steel using electro-
chemical permeation test®, Journal of Physics and Chemistry of Solids, 71, S. 1467-1479

ScuLLY, J. R., DoGAN, H., LI, D., und GANGLOFF, R. P., 2004, “Controlling hydrogen embrittlement in
ultra-high strength steels*, Proceedings, Corrosion 2004, NACE International, New Orleans, Méarz/April
2004

PARVATHAVARTHINI, N., SAROJA, S., DAYAL, R. K., und KHATAK, H. S., 2001, “Studies on hydrogen
permeability of 2.25% Cr-1% Mo ferritic steel: correlation with microstructure, Journal of Nuclear Ma-
terials, 288, S. 187-196

Gu, J. L., CHANG, K. D., FANG, H. S,, und BAl, B. Z., 2002, “Delayed fracture properties of 1500 MPa
bainite/martensite dual-phase high strength steel and its hydrogen traps®, I1S1J International, 42(12), S.
1560-1564

PARK, Y. D., MAROEF, I. S., LANDAU, A., und OLSON, D. L., 2002, “Retained austenite as a hydrogen
trap in steel welds®, Welding Journal, Februar 2002, S. 27-35

BERGERS, K., CAMISAO DE SOUZA, E., THOMAS, |., MABHO, N., und FLOCK, J., 2010, “Determination of
hydrogen in steel by thermal desorption mass spectrometry“, Steel Research International, 81(7), S. 499-
507

WEI, F. G., und Tsuzakl, K., 2005, “Response of hydrogen trapping capability to microstructural change
in tempered Fe-0.2C martensite®, Scripta Materialia, 52, S. 467-472

WEI, F. G., HARA, T., und TSUZzAKI, K., 2004, “Precise determination of the activation energy for desorp-
tion of hydrogen in two Ti-added steels by a single thermal-desorption spectrum*, Metallurgical and Ma-
terials Transactions B, 35B, S. 587-597

YAMAGUCHI, T., und NAGUMO, M., 2003, “Simulation of hydrogen thermal desorption under reversible
trapping by lattice defects, I1S1J International, 43(4), S. 514-519

THOMAS, R. L. S., SCULLY, J. R., und GANGLOFF, R. P., 2003, “Internal hydrogen embrittlement of ultra-
high-strength AERMET 100 steel“, Metallurgical and Materials Transactions A, 34A, S. 327-344

FRAPPART, S., OUDRISS, A., FEAUGAS, X., CREUS, J., BOUHATTATE, J., THEBAULT, F., DELATTRE, L.,
und MARCHEBOIS, H., 2011, “Hydrogen trapping in martensitic steel investigated using electrochemical
permeation and thermal desorption spectroscopy*, Scripta Materialia, 65, S. 859-862

ABE, N., SUzUKI, H., TAKAI, K., ISHIKAWA, N., und SUEYOSHI, H., 2011, “Identification of hydrogen trap-
ping sites, binding energies and occupation ratios at vacancies, dislocations and grain boundaries in iron
of varying carbon content®, Proceedings, AIST Steel Properties & Applications Conference 2011, Ohio,
Oktober 2011, S. 619-626

VALENTINI, R., SOLINA, A., MATERA, S., und DE GREGORIO, P., 1996, “Influence of titanium and carbon
contents on the hydrogen trapping of microalloyed steels“, Metallurgical and Materials Transactions A,
27A, S. 3773-3780

NAGAO, A., HAYASHI, K., O1, K., und MITAO, S., 2012, “Effect of uniform distribution of fine cementite
on hydrogen embrittlement of low carbon martensitic steel plates, ISIJ International, 52(2), S. 213-221

171



[190]

[191]

[192]

[193]

[194]

[195]

[196]

[197]

[198]

[199]

[200]

[201]

CHoO, W. Y., und LEE, J. Y., 1982, “Hydrogen trapping phenomena in carbon steel*, Journal of Materials
Science, 17, S. 1930-1938

ENOS, D. G., und ScuLLY, J. R., 2002, “A critical-strain criterion for hydrogen embrittlement of cold-
drawn, ultrafine pearlitic steel*, Metallurgical and Materials Transactions A, 33A, S. 1151-1166

FLORES, O., ZAGAL, J. M., AGUILAR, A., MARTINEZ, H., COLIN, J., und CAMPILLO, B., 2010, “Effect of
the mechanical and microstructural characteristics on the hydrogen diffusion in pipeline steels®, Proceed-
ings, Materials Science and Technology, Houston, Oktober 2010, S. 573-584

SCHOBER, T., und DIEKER, C., 1983, “Observation of local hydrogen on nickel surfaces®, Metallurgical
Transactions A, 14A, S. 2440-2442

YAO, J., und CAHOON, J. R., 1991, “Theoretical modeling of grain boundary diffusion of hydrogen and its
effect on permeation curves®, Acta Metallurgica et Materialia, 39(1), S. 111-118

Luu, W. C,, und Wu, J. K., 1996, “The influence of microstructure on hydrogen transport in carbon
steels, Corrosion Science, 38(2), S. 239-245

MUTSCHELE, T., und KIRCHHEIM, R., 1987, “Segregation and diffusion of hydrogen in grain boundaries
of palladium®, Scripta Metallurgica, 21(2), S. 135-140

GRANGE, R. A,, HRIBAL, C. R., und PORTER, L. F., 1977, “Hardness of tempered martensite in carbon and
low-alloy steels”, Metallurgical Transactions A, 8A, S. 1775-1785

REHRL, J., MRACZEK, K., PICHLER, A., und WERNER, E., 2014, “Mechanical properties and fracture be-
havior of hydrogen charged AHSS/UHSS grades at high- and low strain rate tests“, Materials Science and
Engineering A, 590, S. 360-367

REHRL, J., MRACZEK, K., PICHLER, A., und WERNER, E., 2014, “The impact of hydrogen on the mechani-
cal properties of AHSS/UHSS grades at low- and high strain rates*, Proceedings, Steely hydrogen confer-
ence 2014, OCAS, Ghent, Mai 2014, Artikel eingereicht

REHRL, J., MRACZEK, K., PICHLER, A., und WERNER, E., 2012, “Influence of microstructure and Ti(C,N)
on the susceptibility to hydrogen embrittlement of AHSS grades for the automotive industry®, in: Hydro-
gen-Materials Interactions, Proceedings of the 2012 International Hydrogen Conference, SOMERDAY, B.
P., und SOFRONIS, P., September 9-12, 2012, Grand Teton National Park, Wyoming, USA, ASME Press
2014, S. 137-146

REHRL, J., MRACZEK, K., PICHLER, A., und WERNER, E., 2014, “The impact of Nb, Ti, Zr, B, V and Mo
on the hydrogen diffusion in four different AHSS/UHSS microstructures®, Steel Research International,
85(3), S. 336-346

172



Curriculum Vitae

Personliche Daten:
Name:
Geburtsdatum, Ort:

Staatsangehorigkeit:

Ausbildung:
2010 — 2014:

2009 — 2010:
2005 - 2010:

2004 — 2005:
1999 — 2004:

Berufstatigkeit:
ab 07/2013:

11/2010 — 06/2013:

03/2010 — 10/2010:

Johannes Rehrl
20. Februar 1985 in Hallein
Osterreich

Dissertation ,,Wasserstoffversprodung in hochfesten, mikrole-
gierten Stahlen*, Technische Universitat Mlinchen

Ausbildung zum International Welding Engineer

Technische Universitat Graz.

Studium Wirtschaftsingenieurwesen-Maschinenbau,
Fachrichtung Produktionstechnik (Vertiefung Schweifstechnik).
Diplomarbeit am Institut fur Leichtbau

ordentlicher Prasenzdienst

Hohere technische Bundeslehranstalt in Hallein (Matura)

Forschungsingenieur bei voestalpine Stahl GmbH Linz, Bereich
Forschung Kaltband/Veredelung

Freier Dienstnehmer bei voestalpine Stahl GmbH Linz,

Projekt: Wasserstoffversprodungsneigung mikrolegierter
AHS/UHS-Stéhle

Mitarbeiter am Institut fir Leichtbau (Technische Universitat
Graz), Arbeitsgebiet Betriebsfestigkeit



	1 Motivation
	2 Literatur
	2.1 Hochfeste Stähle für die Automobilindustrie
	2.1.1 In der Automobilindustrie angewandte Stähle
	2.1.2 Dualphasenstähle (DP)
	2.1.3 Komplexphasenstähle (CP)
	2.1.4 Stähle mit Gefüge aus angelassenem Martensit (TM)

	2.2  Wasserstoffaufnahme von Stahlblech
	2.2.1 Wasserstoffaufnahmemöglichkeiten
	2.2.2 Wasserstoffaufnahme aus der Gasphase
	2.2.3 Wasserstoffaufnahme bei elektrolytischer Wasserstoffbildung

	2.3 Wasserstoffversprödung
	2.3.1 Verzögerte Rissbildung
	2.3.2 Internal Hydrogen Embrittlement (IHE)
	2.3.3 Hydrogen Environment Embrittlement (HEE)

	2.4 Schädigungsmechanismen durch Wasserstoff
	2.4.1 Drucktheorie
	2.4.2 Hydrogen Enhanced Localized Plasticity (HELP)
	2.4.3 Adsorptionstheorie und Dekohäsionstheorie

	2.5 Wasserstofffallen
	2.6 Mechanische Testverfahren zur Feststellung der Wasserstoffversprödungsneigung hochfester Stähle
	2.7 Gefüge und Wasserstoffversprödungsneigung
	2.8 Mikrolegierungselemente und deren Ausscheidungen als Wasserstofffallen
	2.9 Diffusionsmessungen unter dem Einfluss von Fallen
	2.9.1 Funktion einer Diffusionsmesszelle
	2.9.2 Ermittlung des Diffusionskoeffizienten
	2.9.3 Ermittlung der Dichte und Energie reversibler Fallen


	3 Experimentelles
	3.1 Übersicht über die untersuchten Legierungen und Stähle
	3.2 Einstellung der Gefüge für die verschiedenen Stahltypen und Charakterisierung der Gefüge
	3.3 Charakterisierung von Ausscheidungen
	3.4 Bestimmung von Oxidbelägen
	3.5 Bestimmung des Gesamtwasserstoffgehalts
	3.6 Aufbau und Anwendung der Diffusionsmesseinrichtung
	3.6.1 Aufbau der Diffusionsmesseinrichtung
	3.6.2 Diffusionsprobenpräparation
	3.6.3 Ablauf der Diffusionsmessungen
	3.6.4 Auswertung der Diffusionsmessergebnisse

	3.7 Wasserstoffbeladung der Lochzugproben, Langsam- und Schnellzugproben
	3.8 Standzeitversuche mit Lochzugproben (IHE)
	3.9 Standzeitversuche mit Bügelproben ausgelagert in NH4SCN (HEE)
	3.10 Langsam- und Schnellzugversuche
	3.10.1 Untersuchte Kennwerte
	3.10.2 Langsamzugversuche
	3.10.3 Schnellzugversuche


	4 Ergebnisse
	4.1 Mechanische Eigenschaften und Mikrostruktur der untersuchten Stähle
	4.2 Ausscheidungen der Mikrolegierungselemente
	4.3 Ergebnisse der Diffusionsmessungen
	4.3.1 Gemessene Diffusionskoeffizienten
	4.3.2 Berechnete Enthalpie und Dichte reversibler Fallen

	4.4 Ergebnisse der Lochzugversuche (IHE)
	4.5 Ergebnisse der Bügelprobenversuche (HEE)
	4.6 Ergebnisse der Langsamzugversuche
	4.7 Ergebnisse der Schnellzugversuche

	5 Diskussion
	5.1 Versagen hochfester Stähle unter Wasserstoffeinfluss
	5.1.1 Rissbildung und -wachstum an wasserstoffbeladenen Proben
	5.1.2 Charakteristische Merkmale von Sprödbruchflächen wasserstoffbeladener Proben
	5.1.3 Einfluss der Dehnrate auf die wasserstoffbedingte Veränderung mechanischer Kennwerte

	5.2 Versprödungsneigung der vier untersuchten Stahltypen
	5.2.1 Korrelation der Versprödungsneigung mit dem Diffusionskoeffizienten
	5.2.2 Abhängigkeit des Diffusionskoeffizienten vom Gefüge

	5.3 Einfluss des Mikrolegierens auf die Diffusion und Versprödungsneigung
	5.3.1 Einfluss des Mikrolegierens auf die Wasserstoffdiffusion in den Gefügen
	5.3.2 Einfluss von Mikrolegierungselementen auf die Dichte an reversiblen Fallen
	5.3.2.1 Hohe Fallendichte in den Gefügen der mit Molybdän legierten Stähle
	5.3.2.2 Hohe Fallendichte im Gefüge des mit Vanadium legierten Stahls DP1200

	5.3.3 Relevanz der mikrolegierungsbedingten Veränderung des Diffusionskoeffizienten auf die Versprödungsneigung
	5.3.4 Bedeutung mechanischer Tests zur Charakterisierung der Versprödungsneigung
	5.3.5 Mögliche Ursachen für die legierungsspezifisch erhöhten Standzeiten im Lochzugversuch beim Stahltyp DP1200
	5.3.5.1 Streuung der Streckgrenzwerte
	5.3.5.2 Verminderter Wasserstoffeintrag durch Oxide
	5.3.5.3 Veränderter Martensitanteil und Ferritkorndurchmesser
	5.3.5.4 Härteunterschied zwischen Ferrit und Martensit
	5.3.5.5 Diffusionskoeffizient unter reversibler Fallenwirkung
	5.3.5.6 Ausscheidungen als irreversible Fallen

	5.3.6 Nachteilige Wirkung grober Ausscheidungen


	6 Zusammenfassung

