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Kurzfassung

In groRen Schmiedestiicken fir den Einsatz im Energieanlagenbau werden im Zuge der
Herstellung die flr einen schadensfreien Betrieb erforderlichen Werkstoffeigenschaften
durch eine Warmebehandlung eingestellt. Bedingt durch die gro3en Abmessungen erfahren
samtliche Querschnittsbereiche vom Kern bis zum Rand des Bauteils unterschiedliche
Abkulhlbedingungen. In dieser Arbeit werden flr zwei typische Werkstoffe anhand simulierter
Abkuhlkurven realer Bauteile Modellabkihlkurven abgeleitet und Kerbschlagbiege- sowie
Drei-Punkt-Biegeproben dementsprechend warmebehandelt. Bezogen auf eine komplette
Vergutungsbehandlung erfolgen die Untersuchungen nach dem Harten jedoch vor dem
Anlassen. Die ermittelten Kerbschlagbiege- (A,) und J-Integral-Werte (Jy,c bzw. Jo2s.)
ergeben ein Zahigkeitsprofil des Querschnitts. Es hat sich gezeigt, dass das
Zahigkeitsverhalten des untersuchten 3-3,5 % NiCrMoV-Stahls den Erwartungen entspricht.
Je langsamer die Abklhlung erfolgt. desto zaher verhalt sich das bainitische Geflige. Die
Ergebnisse flr den 9-12 % Cr-Stahl weisen Unterschiede auf, die stark von den
Abkuhlbedingungen abhangen. Durch den Verlauf der Abkuhlung kommt es je nach Position
am Querschnitt zu einer mehr oder weniger stark ausgepragten Rickerwarmung des
martensitischen Gefuges, was sich in einem Abfall der Zahigkeitskennwerte widerspiegelt.
Zur genaueren Betrachtung dieses Verhaltens wurden zusatzlich Hartemessungen,
Restaustenit- und Karbidmessungen, sowie Rasterelektronenmikroskopieanalysen der

Bruchflachen vorgenommen.



Abstract

Large Forgings for thermal power plants are heat treated to achieve proper material
properties for failure-free service. Caused by the large dimensions, the local cooling
conditions vary in the cross sections from the center to the rim position. In this work, two
typical materials were considered and Charpy toughness as well as three-point-bending
samples were thermally simulated according to the real forging conditions. According to the
complete quenching and tempering cycle, all samples were tested after quenching. The
measured toughness values (A,) and J-integral values (Juc. bzw. Jo . ) are evaluated across
the cross section. It is shown, that the toughness behaviour of the 3-3,5 % NiCrMoV steel
follows the expectation, that the bainitic microstructure is much tougher at slow cooling
conditions. However, the results for the 9-12 % Cr steel show a different behaviour, which
depends also from the cooling conditions. Depending on the actual position in the cross
section, there is some reheating or tempering of the martensitic structure, which affects the
toughness behaviour. A more detailed investigation was done per hardness measurement,
and determination of residual austenite fraction and carbide content, as well as SEM analysis

of the fracture surface.
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Einleitung und Aufgabenstellung

1. Einleitung und Aufgabenstellung

Der steigende Energiebedarf und die Forderung nach einer Verbesserung des
Wirkungsgrades von Energieanlagen haben sowohl zu einer Steigerung der Grof3e von
Schmiedestiicken im Turbinen- und Generatorbau gefihrt, als auch zu einer Steigerung der
Betriebstemperaturen. Abbildung 1.1 zeigt den weltweiten Verbrauch von Primarenergie von
1990 bis 2011.

49. Primirenergieverbrauch weltweit
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Abbildung 1.1: Primarenergieverbrauch weltweit (1990 — 2011) [1]

Im  Energieanlagenbau = kommen  schwere  Schmiedesticke (Generatorwellen,
Dampfturbinenwellen, Rotorscheiben, usw.) aus warmfesten und hochwarmfesten Stahlen
mit Stickgewichten von bis zu 200 t zum Einsatz. Nach der Herstellung der Vorblécke und
der Formgebung durch Freiformschmieden erfahren diese Schmiedesticke eine
Warmebehandlung (Verguten und Anlassen), um die Gebrauchseigenschaften (Festigkeit,
Zahigkeit, Kerbschlagarbeit, Bruchzahigkeit, ...) fur die vorgesehene Anwendung gezielt
einzustellen. Aufgrund der aufierordentlichen Schaden und des Sicherheitsrisikos im
Versagensfall werden besondere Anforderungen an Zahigkeit (bei ausreichender Festigkeit)
und Fehlerfreiheit gestellt [2].

Bedingt durch die groflien Abmessungen von Bauteilen kann es im Zuge der Herstellung (vor
allem bei der Warmebehandlung), bezogen auf die Lage im Querschnitt, zu signifikanten
Unterschieden der Materialeigenschaften kommen. Nicht nur die Rand- und Kernbereiche
erfahren unterschiedliche Prozessparameter (Abkihlgeschwindigkeit, Abkiihldauer), sondern

samtliche Bereiche des Querschnitts durchwandern unterschiedliche Abkuhlprofile.
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Einleitung und Aufgabenstellung

Im Zuge dieser Arbeit wird das Zahigkeitsverhalten zweier im Energieanlagenbau haufig
verwendeter Stahlsorten (3-3,5 % NiCrMoV-Stahle, 9-12 % Cr-Stahle) untersucht. Die
Materialeigenschaften werden dabei nach dem Harten aber vor dem Anlassen ermittelt.
Anhand von Kerbschlagbiege- und Drei-Punkt-Biegeproben, welche nach simulierten
Abkuhlkurven (T-t-Kurven) unterschiedlicher Bereiche des Querschnitts realer Bauteile
(Generatorwelle aus 3,5 % NiCrMoV-Stahl,  Rotorscheibe aus 9-12 % Cr-Stahl)
warmebehandelt wurden, soll das Zahigkeitsverhalten durch Kerbschlagbiegeprifung
(Kerbschlagarbeit A,) und bruchmechanischen Untersuchungen (J-Integral) beschrieben
werden.

Bedingt durch die groRen Abmessungen (Durchmesser bis 2 m bei Langen von tber 10 m)
ist die Herstellung eines uber den Querschnitt homogen eingestellten Gefliges nicht mdglich.
Die eingesetzten Stahlsorten (3-3,5 % NiCrMoV-Stahle, 9-12 % Cr-Stahle) zeigen unter den
ublichen Abklhlbedingungen martensitische und bainitische Gefligeausbildungen. Durch die
grollen Abmessungen kommt es wahrend der Abkuhlung zu sehr unterschiedlichen
Temperaturverlaufen zwischen Rand und Kern des Schmiedestiickes. Dies fuhrt zu
unterschiedlichen Gefligebestandteilen (frisch gebildeter und teilweise angelassener
Martensit oder Bainit). Eine unglnstige Kombination von mehreren Faktoren
(Temperaturgradient, Eigenspannungen, Umwandlungsverhalten, Gefligeausbildung,
kritische FehlergroRe) kann bereits wahrend der Warmebehandlung zum Werkstoffversagen
und somit zum Bruch der Schmiedesticke fihren. Durch die Ermittlung des
Zahigkeitsverhaltens unterschiedlicher Bereiche innerhalb eines Bauteils kbénnen
Ruckschlusse auf die durchzufuhrende Warmebehandlung gezogen werden.

Da bruchmechanische Untersuchungen aufwendige und zeitintensive Analysen darstellen,
soll dartber hinaus eine Umwertung der Messdaten des einfach durchzuflihrenden
Kerbschlagbiegeversuchs (Kerbschlagarbeit A,) in Bruchzahigkeitskennwerte (Ki/Jic)

erarbeitet werden.




Werkstoffe fiir den Energieanlagenbau

2. Werkstoffe fur den Energieanlagenbau

Die energiewirtschaftlichen Entwicklungen hin zu einem groReren Verbrauch an elektrischer
Energie weltweit und der damit verbundenen Steigerung der Nachfrage, bei gleichzeitiger
Forderung, die Stromerzeugung mit der niedrigsten mdglichen Umweltbelastung und dem
am hochsten erzielbaren thermischen Wirkungsgrad zu realisieren hat zur Entwicklung und
Verbesserung zweier Stahlgruppen gefihrt, die sich jeweils flir bestimmte
Betriebstemperaturbereiche auszeichnen [3], [4], [5].

Die Anwendungsgebiete erstrecken sich dabei auf Generator- und Turbinenwellen,
Turbinenscheiben, Rotorkérper, Sammler oder Rohre, die fir einen Langzeiteinsatz

ausgelegt sein mussen [3].

Abbildung 2.1: Generatorwelle [6]

Der auf konventionelle Weise hergestellte héherfeste und zédhe 3,5 % NiCrMoV-Stahl, der
vor allem im Turbinenbau flir Wellen und Scheiben mit Durchmessern von bis zu 2880 mm
eingesetzt wird, kann durch seine Neigung zur Langzeitversprodung nur bis max. 350 °C
eingesetzt werden. Zur Steigerung der Betriebstemperatur auf 480 °C bis 500 °C wurde eine
~super-clean“-Variante entwickelt, bei der durch ein Absenken der Gehalte an Mn, S, Si, P,
Sn, Sb und As die Anlass- und Langzeitversprodung vermieden werden kann [3], [7].

Stahle fur den Einsatz im Kraftwerksbereich bei Dampftemperaturen von 600 °C bis 620 °C
entwickelten sich auf der Basis martensitischer 9-12 % Cr-Stahle (COST-Programm). Durch
eine Steigerung der Dampftparameter von z.B. 540 °C/180 bar auf 600 °C/300 bar bei
erdgasbetriebenen Aggregaten, kann eine Reduktion der CO,-Emissionen von 8 % bis 10 %

erreicht werden [9], [8].




Werkstoffe fiir den Energieanlagenbau

2.1 Anforderungen an groBe Schmiedesticke fiur den

Energieanlagenbau

Durch das Sicherheitsrisiko und die auf3erordentlichen Schaden, die bei einem Versagen
grolRer Schmiedestlcke (Turbinenlaufer, Generatorwellen) eintreten kdnnen, missen hohe
Anforderungen an die verwendeten Werkstoffe und an den Herstellungsprozess gestellt
werden [2].

Grundsatzlich hangen die an schwere Schmiedesticke gestellten Eigenschaften vom
Verwendungszweck ab, wobei eine Kombination aus ausreichend hohen Streckgrenzwerten
und die Uber den gesamten Querschnitt geforderte hohe Zahigkeit im Vordergrund steht [2].
Die Grundlage zur Erstellung eines Anforderungsprofils ergibt sich aus der
Betriebsbeanspruchung, die sich zum einen durch eine ungleichmaflige Beanspruchung
uber den Querschnitt (z.B. beim Anfahren und Abbremsen) und zum anderen durch
unterschiedliche Belastungshohe wahrend des Betriebes bzw. der gesamten Lebensdauer
auszeichnet. Die zu erflillenden Anforderungen erstrecken sich Uber WerkstoffkenngréfRen
und Bauteileigenschaften, wie 0,2 %-Dehngrenze, Warmfestigkeit, Dauerfestigkeit,
resultierender  Eigenspannungszustand, tatsachliche Fehlergrofle, Bruchzahigkeit,
Risswachstums-Charakteristik, Zeitschwingfestigkeit bei hohen und tieferen Temperaturen
sowie Zeitstandfestigkeit, magnetische Induktion oder Nichtmagnetisierbarkeit [2], [9]. Des
Weiteren kdnnen durch Festigkeits- und Verformungskennwerte aus dem Zugversuch sowie
Kerbschlagzahigkeit und NDT-Temperatur Aufschluss Uber die Homogenitat des Bauteils
uber den Querschnitt geben. Im Speziellen ist die Homogenitat im Sinne ausreichender
Eigenschaften und geringer Seigerungen Uber den Querschnitt und der Lange fir die

Tauglichkeit eines groRen Schmiedestlickes von grofRer Bedeutung [9].

2.2 Beschreibung der Stahigruppen

Das Anforderungsprofil groRer Schmiedesticke fur den Energieanlagenbau verlangt den
Einsatz von kriechbestandigen, warmfesten bzw. hochwarmfesten Vergltungsstahlen. Die
verwendeten Legierungskonzepte umfassen niedriglegierte 3-3,5 % NiCrMoV-Stahle und
hochlegierte  9-12 % Cr-Stahle. Die  Gruppe der warmfesten, niedriglegierten
3-3,5 % NiCrMoV-Stahle weisen zulassige Einsatztemperaturen im Bereich zwischen 300 °C
bis 350 °C (,super-clean” 480 °C bis 500 °C) auf und werden unter anderem zum Bau von
Niederdruckdampfturbinenwellen  eingesetzt [3], [10], [11], [12]. Bei hdheren

Einsatztemperaturen von bis zu 600 °C werden hochwarmfeste, vergltbare, hochlegierte
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9-12 % Cr-Stahle verwendet. Typische Bauteile fir diese Werkstoffgruppe sind
Gasturbinenscheiben oder Turbinenschaufeln [7], [13], [14], [15].

2.2.1 Niedriglegierte 3-3,5 % NiCrMoV-Stahle

Die Legierungsbasis der fur die Fertigung von Rotorkdrpern eingesetzten Vergitungsstahle
beruht auf der Kombination Nickel-Chrom-Molybdan, wobei Molybdan aufier zur Erzielung
der Durchvergutbarkeit, der auch die Nickel- und Chromzusatze dienen, zur Unterdriickung
der Anlasssprodigkeit zulegiert wird [16]. Chrom erhoht die Zugfestigkeit, wobei die Dehnung
nur geringflgig verringert wird [17]. Des Weiteren férdert es die Durchvergitbarkeit von
Stahlen, indem es die kritische AbklUhlgeschwindigkeit verringert [16], [17]. Zuséatzlich
verschieben Chrom und Molybdén die Ubergangstemperatur zu niedrigeren Werten. Dies
kann damit erklart werden, dass durch das Zulegieren das Vergutungsgeflige ferritarmer und
martensitreicher wird, wodurch die Ubergangstemperatur der Kerbschlagzahigkeits-
Temperaturkurve zu tieferen Temperaturen verschoben wird [16]. Abbildung 2.2 zeigt die

Wirkung metallurgischer und legierungstechnischer Einflisse auf die Gefligeentwicklung.
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Abbildung 2.2: Wirkung metallurgischer und legierungstechnischer Einflisse auf die Lage der
Umwandlungslinien im ZTU-Schaubild (nach Kroneis) [18]
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Mit steigendem Chromgehalt werden sowohl die ,Ferritnase® als auch die
Zwischenstufennase“ zu tieferen Temperaturen und zu langeren Zeiten verschoben. Es
steigt die Festigkeit und gleichzeitig sinkt die Ubergangstemperatur. Die tieferen Werte fiir
die Ubergangstemperatur ergeben sich daraus, dass eine Umwandlung von Austenit in das
Zwischenstufengefuge (Bainit) bei umso tieferen Temperaturen erfolgt, je hoher der
Chromgehalt ist. Diese Umwandlung bei tieferen Temperaturen wirkt sich positiv auf die
Kerbschlagzahigkeit aus. Ein Nachteil des Chroms liegt in der Verstarkung der
Anlasssprodigkeit. Um dem entgegen zu wirken wird Molybdan zulegiert. Allerdings konnte
gezeigt werden, dass bei martensitischem Geflige die Anlassversprédung mit steigenden
Molybdangehalten wieder zunimmt, was die Zugabe begrenzt [16].

Molybdan erhéht die Hartbarkeit und Warmfestigkeit und verringert die Anlassversprodung
von chrom- und manganhaltigen Vergutungsstahlen. Die dafir notwendigen
Molybdangehalte liegen zwischen 0,2 und 0,4 % [17], [19]. Bidani [16] schlagt als Optimum
einen Gehalt von 0,4 % vor, da es einerseits bei hoheren Gehalten die Ubergangstemperatur
erhoht, was zu einer Erniedrigung der Zahigkeit fihrt und andererseits bei niedrigeren
Gehalten die Anlassversprédung nicht ausreichend unterdriickt.

Nickel verschiebt den Beginn der Zwischenstufenbildung zu l&angeren Zeiten und tieferen
Temperaturen [16]. Durch eine Verringerung der kritischen Abklhlgeschwindigkeit erhdht es
die Durchhartung und Durchvergutbarkeit [17]. Des Weiteren steigt mit steigendem
Nickelgehalt die Festigkeit und gleichzeitig wird die Ubergangstemperatur zu niedrigeren

Temperaturen verschoben [16].

Fur die Fertigung von Niederdruckturbinen- oder Generatorwellen stehen prinzipiell drei
Gruppen der NiCrMoV-Stahle zur Verfugung. Die Einteilung erfolgt nach dem Nickel-Gehalt
in 2-, 3- und 3,5 % NiCrMoV-Stahle. Um die notwendigen Festigkeits- und Zahigkeitswerte
bei gleichzeitig groflen Abmessungen Uber den gesamten Querschnitt groRer Bauteile
(Durchmesser 2000 mm) gewahrleisten zu koénnen, kann der 3,5 % NiCrMoV-Stahl

verwendet werden [2].

Der hoherfeste und zahe 3,5 % NiCrMoV-Stahl ist einer der am haufigsten eingesetzte
Wellen- und Scheibenstahl im Turbinenbau. Er zeigt bei herkdmmlicher Erschmelzung
(P = 0,010 %) bei Langzeitbeanspruchung tber 350 °C mit der Temperatur zunehmende
Versprodung (siehe Abbildung 2.3). Somit ist die Einsatztemperatur fir einen
Langzeiteinsatz mit 350 °C begrenzt [20].
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Abbildung 2.3: Festigkeit und Zahigkeit von Wellenwerkstoffen [3]

Durch die Herstellungsvariante ,super-clean“ kann die Einsatztemperatur auf 480 °C bis
500 °C gesteigert werden [7]. Dafir ist es notwendig, im Zuge der Herstellung tiefste
Schwefelgehalte von < 0,002 % einzustellen, um richtungsabhangigen Zahigkeitsverlusten
vorzubeugen. Da das Element Phosphor starken Einfluss auf die Anlassversprédung hat
(siehe Kapitel 3.2.3), ist der Gehalt auf < 0,004 % abzusenken. Daruber hinaus muissen
andere unerwiinschte Elemente wie Silizium, Mangan (férdern die Anlassversprédung) und
Aluminium, Arsen, Antimon oder Zinn (deren Seigerungen fihren zu Anlassversprodung)
ebenfalls auf tiefen Werten gehalten werden [3], [20]. Abbildung 2.4 zeigt den Unterschied im
Versprodungsverhalten von konventionell erzeugten 3,5 % NiCrMoV-Stahlen und der ,super

clean“-Variante.

T
Herkémmilicher Stahl 3.5 NiCriioV

-

2

|
454°C
400°c~|—-

© 100
E e
% e
e | 243°C
’ ~LLLLLLTZITTTEZ o woc |
- 50
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0 10000 20000 30000

Auslagerungszeit [h]

Abbildung 2.4: AFATT von 3,5 % NiCrMoV-Stahlen bei der Herstellung Uber die

herkdmmliche und die ,super clean“ Route [20].
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Herstellung eines 3,5 % NiCrMoV-Stahls

Die im Folgenden beschriebene Herstellroute ist in Abbildung 2.5 dargestellt. Die Erzeugung
dieser Stahlsorte erfolgt durch die Auswahl von geeignetem Schrott mit niedrigen Gehalten
an unerwunschten Begleitelementen (Zinn, Antimon, Arsen) und den laut
Analysevorschriften zulassigen Gehalten an Spurenelementen (Kupfer, Blei). Das
Erschmelzen des sortierten Schrottes erfolgt in einem Elektrolichtbogenofen (ELBO). Nach
dem Schmelzen erfolgt eine Behandlung unter oxidierenden Bedingungen (Frischen) um die
Phosphorgehalte, sowie die Mangan- und Siliziumgehalte bei der ,super clean“-Variante, der
Schmelze auf gewiinschte Werte abzusenken. Uber die Zugabe von Legierungselementen
wird die Zielzusammensetzung des Stahlbades eingestellt. Im Anschluss erfolgen der
Abstich in eine Behandlungspfanne bei mdglichst niedrigen Temperaturen sowie ohne
Mitlauf von Frischschlacke (um eine Rulckreduktion der verschlackten Elemente zu
verhindern) und der Transport zur Pfannenofenanlage. In der Pfannenofenanlage wird tber
elektromagnetisches Rihren und Spllen mit Inertgas eine gute Durchmischung der
Schmelze erzeugt, Legierungselemente zugegeben und die Temperatur erhéht. Da eine
Desoxidation mit Aluminium, Silizium oder Mangan nicht angewandt werden kann, wird eine
Vakuumkohlenstoffdesoxidation durchgefiihrt. Nach erneutem Aufheizen erfolgt eine
Entschwefelung durch eine Kalziumbehandlung (Drahteinspulsystem). Desoxidation und
Entschwefelung ermdglichen einen hohen oxidischen und sulfidischen Reinheitsgrad. An der
folgenden Vakuumstandentgasung (VD-Anlage, kombiniert mit einer Feinlegierungsanlage)
bzw. Vakuumfrischeinrichtung (VOD-Anlage) erfolgt eine Entgasung (N, H;), die Vakuum-

Tiefentschwefelung und die Feineinstellung der Analysevorschriften [3], [7], [20].

—Einschmelzaen
Q (Schrott mit sshr Ptannenheizer
: @"' Em"‘:s"‘ Sb.As- £ITY ~ Aufheizen und Einstsllung
an i —H
ABSTICH —Oxidation - der reduzierenden Schlacka
[starke Absenkung Absenkung von 5
@, von Mn, Si, P) .
— Abstich des fillssigen ; Vat. _~Pfannenstandentgasungs-
"_l, Stahls und der i f’f anlage
! ""'! Frisch-Schiacks bai f ; Vakuum-Behandlung
niadrigan Tempearaturan = "
GieBien von Absenkung von §
Planne in Planna
" d Pfannenheizer
k=] " er Friseh Sthiacke rur? §F Tl Fainkomektur der Analyse
’- Vermaidung von und der Stahitsmpaeratur
Pfanna P- und Mn-Rickreduktion A,

Pfanne won Farro-Legisrungen Entgasung von Nz, Ha. O0;

(Fe-Cr})

Ar ﬁ
Q; —Zugabe einer neuen fr_..'l-r‘lltuumblwknuu
[=F "E Kalk-Schiacke und Abgull (VCD)

Ar

Abbildung 2.5: Herstellungsschema eines 3,5 % NiCrMoV-Stahl [3]
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GrolRe Schmiedestuicke aus diesem Werkstoff werden durch steigenden Blockguss moglichst
seigerungsarm mit einer Haubenisolation vergossen. Der nachfolgende Prozess des
Schmiedens zielt neben der Formgebung auch auf eine vollstandige Verdichtung und
feinkdrnige Rekristallisation des Gussgefuges ab. Das Freiformschmieden setzt sich aus
einer Reihe von Reck- und Stauchprozessen zusammen, die je nach Bauteilgeometrie
mehrmals hintereinander durchgefiihrt werden. Abhangig von Werkstoff, Durchmesser,
H,-Gehalt, Zahigkeitsanforderungen, Korngrofle, zur Verbesserung der
Ultraschall-Prifbarkeit und zur Beeinflussung der Eigenspannungen wird eine
Vorwarmebehandlung durchgefiihrt. Die Vorwarmbehandlung beinhaltet mehrfache
Umwandlungsvorgange in der Perlit-, Bainit-, oder Martensitstufe. Es wird so sichergestellt,
dass ein feinkdrniger, spannungsarmer Gefligezustand erreicht wird, was die Voraussetzung
fur eine US-Prifung sowie ein zahes, homogenes Geflige beim anschlielenden Verglten
ist. Nach der Vorwarmebehandlung folgt eine Ultraschall-Prifung auf Fehlerfreiheit und die
erste mechanische Bearbeitung. Nach einer weiteren US-Prifung erfolgt eine weitere
Warmebehandlung. Diese abschlieBende Qualitadtswarmebehandlung sieht eine
Austenitisierung bei ca. 850 °C, gefolgt von einem Anlassschritt bei 610 °C-630 °C, je nach
geforderter Festigkeit von >700 N/mm? bis 800 N/mm? und Z&higkeit, vor. Im Anschluss
folgen die mechanische Endbearbeitung und die Prifung des fertigen Schmiedestlickes [7],
[20]. Abbildung 2.6 zeigt schematisch den Ablauf einer Qualitatswarmebehandlung
bestehend aus stufenférmigen Aufheizen (vermindert die durch die Temperaturdifferenz
zwischen Rand und Kern auftretenden Warmespannungen), Austenitisieren, Harten,

Anlassen und Entspannungsglihung.

Harten Anlassen Entspannen
A Hardening Annealing Relieving
Trempe Revenu Détente

Temperatur [°C]
Temperature [°C]
Température [°C]

Zeit [h] 5
Time [h]
Durée [h]

Abbildung 2.6: Temperatur-Zeit-Verlauf bei der Warmebehandlung grofder Schmiedestlicke
[20]
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2.2.2 Hochlegierte 9-12 % Cr-Stahle

Diese Gruppe der hochwarmfesten Stahle eignet sich fur Einsatztemperaturen oberhalb von
550 °C bis maximal 600 °C und weist ein martensitisches Geflige auf. Diese Stahlgruppe
setzt sich aus niedriglegierten warmfesten CrMo- und CrMoV-Stédhlen und aus
9-12 % CrMoV-Stahlen (Einsatztemperatur bis etwa 600 °C) zusammen [4], [5], [7], [8], [13],
[14], [15], [19].

Die 9-12 % Cr-Stahle wurden im Rahmen der COST-Projektreihe flr die Anwendung bei
Dampfturbinen als Rotormaterial entwickelt. Jedoch zeigten die mechanischen Kennwerte
und Langzeitversuche, dass sich die Werkstoffe auch fur den Gasturbinenbau eignen. Viele
Laufer, Scheiben und Wellen werden aus diesem hochwarmfesten, temperaturbestandigen
Cr-Stahlen gefertigt [7].

Abbildung 2.7 zeigt das Zweistoffsystem Eisen-Chrom. Da es sich bei Chrom um ein Ferrit-

stabilisierendes Element handelt, wird der Austenitbereich stark eingeschnart.
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Abbildung 2.7: Zweistoffsystem Fe-Cr [22]

Im Falle der 12 % Cr-Variante liegt der Chromgehalt nahe an der Grenze der eingeschntirten
»y-Nase® im Zweistoffsystem Fe-Cr und kann somit gerade noch vollstandig austenitisiert
werden. Zwischen 12 % und 13 % Chrom befindet sich ein schmales (a+y)-Feld. Oberhalb

von 13 % Chrom befindet man sich bis zur Solidustemperatur ausschlief3lich im a-Gebiet.
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Weitere Legierungselemente tben unterschiedlichen Einfluss auf die GroRe des y-Bereiches
aus (Kohlenstoff, Stickstoff oder Nickel erweitern beispielsweise das y-Gebiet).

Zusatzlich zu den hohen Chromgehalten, werden noch Molybdan, Vanadium,
gegebenenfalls auch Niob oder Wolfram zulegiert. Diese Elemente fihren zu einer starken
Karbidhartung durch die Bildung von Sonderkarbiden (siehe Kapitel 3.2). Die Sonderkarbide
treten in unterschiedlichen Typen (MC (M=V, Nb), M,C (M=Mo), MC (Fe4W,Mo],),
M;C3 (M=Cr), Mjy3Cs (M=Cr, Fe, Mo) auf. Bedingt durch die geringe
Diffusionsgeschwindigkeit von Vanadium und Niob im Ferrit (geringer als bei Molybdan oder
Wolfram) neigen NbC und VC nur wenig zur Vergréberung und verbessern so die
mikrostrukturelle  Stabilitdt [24]. Die notwendige Kriechbestandigkeit wird durch
Mischkristallhartung der Elemente Mangan, Silizium, Molybdan, Wolfram, Vanadium und
Chrom erreicht [2], [19], [24]. Abbildung 2.8 zeigt die Zeitstandfestigkeit einiger CrMoV-

Stahle als Funktion der Temperatur [19].

C Cr Mo W \ Nb
(a) 028 1.0 09 - 0.30 - - -
(b) 0.21 12.0 1.0 - 0.30 - - -
(c) 0.12 10.0 1.5 - 0.20 0.05 005 -
(d) 0.12 100 1.0 1.0 0.20 0.05 005 -
(e) 0.18 1.5 0.25 0.05 0.02 0.010

\\\wrMo(WNNbN‘IDH )

(a) 1%CrMoV

200

Zeitstandfestigkeit [MPa]

100+
i ! (e) x18k:rMoan891
(b) 12%CrMoV e ca. 20°C
-~ ¢a. 70°C ————»
0 I n
500 550 600 650

Temperatur [°C]

Abbildung 2.8: Zeitstandfestigkeit einiger hochwarmfester Stahle als Funktion der
Temperatur [19], [25]

Herstellung von 9-12 % Cr-Stahlen

Die Herstellung beginnt mit der Auswahl geeigneter Einsatzstoffe fur den
Elektrolichtbogenofen. Dieser wird als reines Einschmelzaggregat betrieben. Die chemische
Zusammensetzung des Stahlbades wird so gewahlt, dass sie den Analysenwerten des
Endproduktes entspricht. Die weiterfuhrenden metallurgischen Behandlungen konnen
entweder in einem AOD-Konverter (AOD = Argon Oxygen Decarburisation) oder an einer

VOD-Anlage (VOD = Vakuum Oxygen Decarburisation) durchgefuhrt werden. Ziele dieser
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Behandlungen sind die Feineinstellung der chemischen Zusammensetzung der Schmelze,
das Absenken der Kohlenstoff- und Sauerstoffgehalte auf einen gewunschten Wert und eine
Entschwefelung der Schmelze, ohne dass es zu einer GbermaRigen Chrom-Verschlackung
kommt. Da es unter Anwesenheit von Chrom nicht maéglich ist, Phosphor aus einer Schmelze
zu entfernen, ist bereits bei der Auswahl des Schrottes und der anderen Einsatzstoffe auf
moglichst geringe Phosphor-Gehalte zu achten. Im Anschluss kann die Schmelze vergossen

werden. Wie aus Abbildung 2.9 zu entnehmen ist, bieten sich grundsatzlich mehrere

S @

. . Ladle furnace 1 VD Ladle furnace 2 VoD
Sekundarmetallurgie ﬁ E%\

— |

L=t =ad
our (1. 0= EL
BEST Lrﬁgg% HCC

Sonderstahlwerk

Vergielarten an.

EAF 50t

Schmelzen

[m),

4 ESR 3PESR 3VAR

Abbildung 2.9: Schematischer Verfahrensablauf bei der Herstellung von 9-12 % Cr-Stahlen
[26]

Durch die hohen Anforderungen, die an Gasturbinenscheiben und Rotorkérper gestellt
werden, werden diese Stdhle durch den P-ESR Prozess (protective gas electro slag
remelting) hergestellt. Der Umschmelzprozess findet dabei in einer Vakuumkammer ahnlich
der des VAR-Prozesses (vacuum arc remelting) statt. Vor dem Start des Umschmelzens wird
die Kammer evakuiert und so der Druck auf unter 10 mbar abgesenkt und fortlaufend mit
Schutzgasen bestehend aus Argon und Stickstoff beaufschlagt. Die reaktive Schlacke wird
als erstes durch den Lichtbogen geschmolzen, bevor der ,normale“ ESR-Prozess gestartet
wird. Der Vorteil besteht in der Abwesenheit von Sauerstoff in der Atmosphare tber der

Schlackenoberflache und an der abschmelzenden Elektrode. Es kann somit gewahrleistet
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werden, dass es zu keiner Oxidation kommt was zu einer gleichmafigeren Qualitat des
umgeschmolzenen Blockes fuhrt. Der P-ESR Prozess ist der verlangte Umschmelz-Prozess
fur Komponenten aus ,super clean® kriechbestandigen 10 % Cr-Stahlen mit reduzierten
Silizium- und Aluminium-Gehalten. Abbildung 2.10 zeigt verschiedene Umschmelzverfahren,

die Reinheit und Gefligeeigenschaften verbessern [7], [26].

Triple-Melt

ESU/ESR

ESU/ESR VLBO/VAR ﬁ VLBO/VAR

Abbildung 2.10: Ubersicht verschiedener Umschmelzverfahren [26]

GrolRe Schmiedesticke mit einem Gewicht von bis zu 45t werden auch durch das BEST-
Verfahren hergestellt. Beim BEST-Prozess wird ein wassergekuhlter Ring auf eine
Standkokille aufgesetzt und diese durch steigenden Guss von unten her angefullt. Im
Anschluss wird die Schmelze mit einer Schlacke bedeckt. Der wassergekuhlte Ring dient
dabei als Kokille fur die flissige Schlacke, in die ahnlich wie beim ESR-Prozess eine
Elektrode eintaucht. Durch das Anlegen von elektrischer Energie wird die Elektrode
geschmolzen und die Tropfen bewegen sich durch die Schlacke in ein flissiges Bad, das
zum einen die Volumenschrumpfung ausgleicht und zum anderen eine gewlnschte
Erstarrungsstruktur herstellt. Rohblécke, die nach dem BEST-Verfahren hergestellt werden
sind frei von V-Seigerungen und Schwindungshohlrdumen. Nach dem Aufheizen der
Schmiedestlicke auf Schmiedetemperatur werden sie auf einer Presse zuerst gestaucht,
gestreckt und anschliefend wieder gestaucht. Zum Schluss wird die Scheibenkontur
geschmiedet. Speziell beim zweiten Stauchen und bei der Endformgebung sind die
Parameter wie Schmiedetemperatur, Haltedauer und Umformgeschwindigkeit genau
einzuhalten, um defektfreie Schmiedestiicke mit geeigneter Mikrostruktur zu erhalten. Eine
gleichmaRige Umformung resultiert in einer gleichmafigen Mikrostruktur und Korngréf3e und
ist eine Voraussetzung fur die Erflllung der hohen Anforderungen an die mechanischen
Eigenschaften und die Prifbarkeit der Bauteile mit Ultraschall. Nach der Formgebung wird

eine Vorwarmebehandlung durchgefihrt um eine optimale Prifbarkeit durch Ultraschall nach
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der Endwarmebehandlung zu gewahrleisten. Diese vorausgehende Warmebehandlung
besteht aus einer Uberfiihrung in die perlitische Phase. Nach der mechanischen
Vorbearbeitung wird die Qualitatswarmebehandlung durchgefiihrt. Diese besteht aus einer
Austenitisierung bei ca. 1050 °C gefolgt von zwei Anlassstufen bei ca. 570 °C und bei etwa
645 °C auf eine geforderte Streckgrenze von 800 N/mm? Im Anschluss wird die Endkontur

hergestellt und das Schmiedestlick mechanisch und mit Ultraschall geprift [7], [26].
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3. Metallkundliche Grundlagen

3.1 Harten, Anlassen und Vergiiten

Unter Harten versteht man das Erwarmen eines Werkstoffes auf Hartetemperatur
(Austenitisieren) und eine nachfolgende rasche Abklihlung mit einer so hohen
Abkuhlgeschwindigkeit, dass je nach Legierung oberflachlich oder durchgreifend eine
erhebliche Hartesteigerung durch Martensitbildung eintritt. Wird der gehartete Werkstoff im
Anschluss auf eine Temperatur unter der jeweiligen Ag-Temperatur wiedererwarmt, auf
dieser Temperatur eine bestimmte Zeit gehalten und danach wieder abgekihlt, spricht man
von Anlassen. Eine Kombination aus Harten und Anlassen wird Verglten genannt.

Der erste Schritt bei der Warmebehandlung stellt das Austenitisieren des Stahls dar.
Wahrend der Erwarmung und des Haltens auf Austenitisierungstemperatur wird das Geflge
in Austenit umgewandelt und der Kohlenstoff in Losung gebracht (Auflosung der Karbide).
Bei der anschlieRenden Abkuhlung aus dem Austenitgebiet findet eine Gitterumwandlung
von kubisch-flachenzentriert nach kubisch—-raumzentriert statt. Ob vor bzw. wahrend dieser
Gitterumwandlung eine Diffusion von Eisen- bzw. Kohlenstoffatomen mdglich ist, hangt in
hohem Male von der Abkuhlgeschwindigkeit ab. Mit zunehmender Abkihlgeschwindigkeit
steht fir den Diffusionsvorgang weniger Zeit zur Verfugung und der Austenitkristall wird in
zunehmenden Maf} unterkiihlt. Die Umwandlung findet damit bei tieferen Temperaturen und,
aufgrund der Temperaturabhangigkeit der Diffusionsgeschwindigkeit, unter zunehmend
schlechteren Diffusionsbedingungen statt. Der daraus resultierende
Umwandlungsmechanismus und die sich ausbildenden Gefligeformen unterscheiden sich.
Bei langsamer Abkuhlgeschwindigkeit ist sowohl die Diffusion der Eisenatome als auch der
Kohlenstoffatome moglich. Die Umwandlung erfolgt in der Ferrit-Perlitstufe. Bei erhdhter
Abkuhlgeschwindigkeit ist die Diffusion der Kohlenstoffatome erschwert und die der
Eisenatome nicht mehr mdglich. Die Gitterumwandlung fihrt zur Ausbildung eines
bainitischen Gefliges. Wird mit so hoher Geschwindigkeit abgekulhlt, dass die Diffusion der
Eisenatome und der Kohlenstoffatome unterbunden ist, erfolgt eine Umwandlung in der
Martensitstufe [19].

Die Legierungslage der beiden untersuchten Werkstoffe fur die betrachteten BauteilgrofRen
fuhrt im Falle des 3-3,5 % NiCrMoV-Stahl zu einem bainitischen Geflige im Kern und
Martensit im Randbereich und im Falle des 9-12 % Cr-Stahl zu einem martensitischen
Gefuge uber den gesamten Querschnitt. Die Bildung des jeweiligen Gefliges wird im
Anschluss genauer beleuchtet.

Nach dem Harten erfolgt das Anlassen. Es besteht aus ein- oder mehrmaligem Erwarmen

des Werkstlicks auf eine Temperatur unter A.; mit anschlielendem Halten und einer
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definierten Abklhlung. Dem spateren Einsatz des Werkstlickes entsprechend erfolgt das
Anlassen bei unterschiedlichen Temperaturen. Niedriges Anlassen bei Temperaturen von
100 °C bis 250 °C fuhrt zu einer verminderten Sprodigkeit und dem Abbau von
Eigenspannungen im Inneren des Bauteils. Bei hoheren Anlasstemperaturen (500 °C bis
uber 600 °C) konnen im Werkstoff gewlnschte Festigkeits-Zahigkeitskombinationen
eingestellt bzw. die Warmfestigkeit oder die VerschleiBbestandigkeit verbessert werden.
Zusatzlich kann bei Stahlen mit Kohlenstoffgehalten > 0,4 % durch mehrere Anlassstufen der
Gehalt an Restaustenit abgesenkt bzw. beseitigt werden.

Eine Kombination aus Harten und Anlassen bei héheren Temperaturen (450 °C bis 650 °C)

wird als Verglten bezeichnet.

3.1.1 Bainitbildung

Bainit als Gefligeform bildet sich im Temperaturbereich zwischen der Perlit- und der
Martensitstufe. In der Bainitstufe kommt es auf Grund der bereits stark erniedrigten
Umwandlungstemperatur zu keiner Diffusion der Eisenatome und zu einer stark
eingeschrankten Diffusion der kleineren Kohlenstoffatome [18], [19], [27]. Das Bainitgeflige
kann in zwei unterschiedlichen Hauptformen auftreten. Es wird grundsatzlich in nadeligen
und kornigen Bainit unterschieden. Sowohl bei kontinuierlicher Abklhlung als auch bei
isothermen Halten entsteht die nadelige Form, wobei die koérnige Form nur bei
kontinuierlicher Abklhlung auftritt. Bainit besteht aus Ferrit mit eingelagerten Karbiden,
deren GroRe durch die Umwandlungstemperatur bestimmt wird. Bei der nadeligen Form des
Bainits wird je nach Bildungstemperatur in unteren und oberen Bainit unterschieden [18].
Unterer Bainit entsteht wenn die Bainitbildung im unteren Temperaturbereich (d.h. knapp
oberhalb von der Martensit-Start-Temperatur M;) der Bainitstufe stattfindet und weist grof3e
Ahnlichkeit zum Martensit auf. Der kubisch-flichenzentrierte (kfz) Austenit-Mischkristall
klappt zu kleinen verzweigt angeordneten Gruppen aus Ferritplatten um. Die zuvor im
Austenit beinahe unterbundene Diffusion der Kohlenstoffatome wird im kubisch-
raumzentrierten (krz) Gitter des Ferrits wieder soweit mdglich, dass der zwangsgeldste
Kohlenstoff das Ferritgitter in Form von Karbiden (Fe;C) verlassen kann. Diese sehr feinen
und stabchenférmigen Zementitkristalle sind innerhalb der Ferritplatten in charakteristischer
Weise unter einem Winkel von 50 ° bis 60 ° zur Hauptachse der Ferritnadeln ausgeschieden
(siehe Abbildung 3.1).
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Ferritnadel
-

)\ — Carbide

Abbildung 3.1: Bildung des unteren Bainits [18]

Sonderkarbide scheiden sich auf Grund der geringen Diffusionsfahigkeit von substitutionell
geldsten Atomen nicht aus. Die im Ferrit sehr fein verteilten Karbide sind die Ursache fir
eine gute Kombination aus Festigkeit und Zahigkeit.

Das Gefiige des oberen Bainits entsteht bei Bildung im hdheren Temperaturbereich und
ahnelt in seiner Erscheinungsform dem Perlit, jedoch mit einer geringer ausgepragten
Anordnung. Das Geflige besteht aus nebeneinander blndelweise angeordneten langlichen
Platten aus bainitischem Ferrit. Die Bildung der Ferritplatten beginnt an Keimstellen an den
Austenitkorngrenzen durch koordinierte, diffusionslose gekoppelte Bewegung gréfRerer
Bereiche im Kristallgitter und flhrt zu einem Umklappen des Austenits in Ferrit. Die
Keimstellen bilden sich durch die glinstigeren Diffusionsverhaltnisse des Kohlenstoffs durch
die es im Austenit zur Bildung von an Kohlenstoff verarmten Zonen kommt. Durch die
gunstigen Diffusionsbedingungen kann der Kohlenstoff aus dem Inneren der Ferritnadeln an
deren Korngrenzen wandern. Bei einem parallelen Wachstum den Ferritplatten diffundieren
Kohlenstoffatome in die Bereiche zwischen den Platten und bilden bei Ubersattigung
Zementitkristalle (siehe Abbildung 3.2).

Carbide im Inneren
der Ferritnadeln

—__Carbide an den
Ferritnadelgrenzen

Abbildung 3.2: Bildung des oberen Bainits [18]

Die Gefugeform des koérnigen Bainits entsteht nur bei einer kontinuierlichen Abkuhlung.
Durch eine vorangehende Ferritausscheidung reichert sich der Austenit zunehmend mit

Kohlenstoff an. Abhangig von der Abkuhlgeschwindigkeit wandeln diese Austenitbereiche in
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eine Mischung aus regellos angeordneten Ferrit und Karbiden, sowie nadeligen Bainit und
Martensit um [18], [19], [27].

3.1.2 Martensitbildung

Die Martensitbildung findet im untersten Temperaturbereich der Umwandlung des Austenits
statt. Austenit wandelt unterhalb der Martensit-Start-Temperatur M in Martensit um, wenn
eine fUr jede Legierung eigene kritische Abkuhlgeschwindigkeit Uberschritten wird. Tritt bei
einer bestimmten Abkuhlgeschwindigkeit zum ersten Mal Martensit im Gefuge auf, spricht
man von der unteren kritischen Abkuhlgeschwindigkeit. Diejenige Abkuhlgeschwindigkeit, bei
der das Gefilige ausschlieBlich aus Martensit besteht, bezeichnet man als obere kritische
Abkiihlgeschwindigkeit [19]. Die Bildung des Martensits erfolgt durch gekoppelte,
diffusionslose, koordinierte und sehr schnelle Atombewegung ganzer Atomgruppen, die das
kfz Austenitgitter in ein krz-Gitter umwandeln. Die Kohlenstoffatome bleiben im Gitter
zwangsgelost und kénnen auch nicht durch Diffusion Platzwechsel vollziehen. Dieser
zwangsgeloste Kohlenstoff fihrt zu einer hohen tetragonalen Verzerrung des kubischen
Raumgitters. Die Verzerrung fuhrt dazu, dass eine Versetzungsbewegung in
eingeschranktem Malfie ablaufen kann und spiegelt sich in hoher Harte und Festigkeit, aber
auch grof3er Sprodigkeit wieder. Nachdem der Kohlenstoffgehalt maflgebenden Einfluss auf
die Harte und die Martensitbildung hat (Umwandlungsbeginn und —ende werden zu tieferen
Temperaturen verschoben; kritische AbklUhlgeschwindigkeit nimmt zu; Anteil an Restaustenit
nimmt ab einem Kohlenstoffgehalt von etwa 0,5% C zu), bestimmen auch der Kohlenstoff-
und Legierungselementgehalt die Erscheinungsform des Martensits. Bei Kohlenstoffgehalt
unter 0,5 % und geringen Mengen an Legierungselementen bildet sich massiver (Lanzett-
oder Lattenmartensit) Martensit. Bei héheren Gehalten an Kohlenstoff von mehr als 1,0 % C
bildet sich ein harter, spréder nadeliger Martensit (Plattenmartensit) [18]. Abbildung 2.2 zeigt,
welche Einflusse einige wichtige Legierungselemente auf das Umwandlungsverhalten
ausuben.

Abbildung 3.3 zeigt die Abhangigkeit der Martensit-Start-Temperatur Mg (Beginn der ersten
Martensitbildung) und der Martensit-Finish-Temperatur M¢ (Ende der Martensitbildung) vom
Kohlenstoffgehalt und die zu erwartenden Gefiugeformen. Die erreichbare Harte ist
mafgeblich vom Kohlenstoffgehalt abhangig. Wie in Abbildung 3.4 gezeigt, tritt ab einem
Kohlenstoff-Gehalt von 0,5 % bis 0,6 % ein steigender Anteil von Restaustenit auf, da die

Martensit-Finish-Temperatur beim Abschrecken nicht unterschritten wird [18].
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Abbildung 3.3: Abhangigkeit der Martensit-Start- und -Finish-Temperatur vom
Kohlenstoffgehalt in reinen Fe-C-Legierungen (nach Eckstein) [18]
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Abbildung 3.4: Einfluss des Kohlenstoffgehalts auf die Harte und den Restaustenitgehalt
reiner Fe-C-Legierungen [18]
1) Abschrecken aus dem Austenit-Gebiet auf 0 °C (der gesamte Kohlenstoff ist geldst),
2) Abschrecken aus dem Zweiphasen-Gebiet (Austenit + Fe;C) auf 0 °C,
3) Abschrecken aus dem Austenit-Gebiet auf 0 °C (der gesamte Kohlenstoff ist geldst),

jedoch auf eine Temperatur unter der Martensit-Finish-Temperatur M (100 % Martensit).
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3.2 Anlassen

Je nach Abmessungen und GrofRe eines Bauteils sind bei einer Warmebehandlung
unterschiedliche Umwandlungsvorgange und somit unterschiedliche Gefligeentwicklungen
zu erwarten, wobei die hdchsten Kerbschlagwerte von Martensit, dann Bainit und zuletzt
Ferrit und Perlit erreicht werden (Abbildung 3.5) [20].

Ubergangstemperatur FATT

u.B. = KG =
unterer Bainit KomngrdBe

F = Ferrit oberer Bainit
P = Perlit

B = Bainit

200 400 600 800 1000 N/mm? 1400
Streckgrenze Rp

--—'

Abbildung 3.5: Ubergangstemperatur als Funktion von Streckgrenze und Gefiige [20]

Neben dem Umwandlungsverhalten ist das Anlassverhalten eines Stahls fir die Bewertung
der Verwendbarkeit von wesentlicher Bedeutung. Das Anlassen unlegierter Stahle ist mit
einem Abfall der Harte verbunden. Mit zunehmender Anlasstemperatur fallt die Harte nahezu
kontinuierlich ab. Neben der Anlasstemperatur spielt die Anlassdauer eine weitere wichtige,
aber schwacher ausgepragte Rolle. Nach Lapple [19] tritt beim Anlassen eines 1 % C-Stahls
bereits wahrend weniger Minuten ein starker Harteabfall ein. Bei weiterem Anlassen fallt die
Harte nur noch leicht ab. Das Anlassen legierter Stahle unterscheidet sich auf Grund der
Einflisse der Legierungselemente deutlich. Legierungselemente kdnnen zu einer
Verschiebung der Temperaturlage der Anlassstufen (siehe Kapitel 3.2.1) fuhren. Dartber
hinaus kann es zu einer Verzdgerung des Harteabfalls bei zunehmender Anlasstemperatur
kommen. Einige Elemente neigen zur Bildung von Sonderkarbiden, die zu einer
Hartesteigerung, der Sekundarhartung, fihren [19].

Elemente wie Silizium, Nickel oder Mangan, die keine Sonderkarbide bilden, fihren zu einer

Verzégerung des Harteabfalls mit steigender Anlasstemperatur und steigern die Grundharte
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des Gefliges. Die sich einstellende Harte nach dem Abschrecken und vor dem Anlassen wird
durch diese Elemente kaum beeinflusst [19].

Karbidbildende Legierungselemente wie Chrom, Molybdan, Vanadium und Wolfram
verschieben analog zu den nicht karbidbildenden Elementen den Festigkeitsabfall zu
héheren Temperaturen und langeren Zeiten. Im Bereich zwischen 400 °C und 600 °C kommt

es zu einem Wiederanstieg der Festigkeit und Harte (siehe Abbildung 3.6).
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Abbildung 3.6: Einfluss karbidbildender Legierungselemente auf die Anlassharte bei Stahlen
mit unterschiedlichen Kohlenstoffgehalten und martensitischem Ausgangsgeflge, A) Einfluss
von Cr bei C-Gehalt von 0,35 %, B) Einfluss von Mo bei C-Gehalt von 0,35 %, C) Einfluss
von V bei C-Gehalt von 0,9 % bzw. 1,0 % [20]

Dieser Wiederanstieg ist auf fein verteilte Ausscheidungen von hartesteigernden
Sonderkarbiden zurlckzufuhren. Die Eigenschaftsanderungen bezuglich Harte, Festigkeit
und Zahigkeit im Bereich des Sekundarhartemaximums beruhen auch auf die Veranderung
der Art der ausgeschiedenen Sonderkarbide. Am Beispiel von Chrom bedeutet dies, dass
sich unter Anwesenheit von Chrom zunachst ein Karbid der Form CrsC und Cr,C bildet. Mit
steigender Anlasstemperatur kommt Cr;C; hinzu. Bei hohen Temperaturen werden Cry;Cg
und in weiterer Folge Cr¢C gebildet [23]. Die fur die Bildung dieser Sonderkarbide
notwendige Diffusionsgeschwindigkeit der Legierungselemente wird erst bei hdheren
Temperaturen erreicht. Auf Grund der langsamen Diffusion der Legierungselemente und der
durch sie herabgesetzten Beweglichkeit des Kohlenstoffs dauert es relativ lange, bis ihre

Bildung abgeschlossen ist [19].
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Die Elemente Chrom, Molybdan, Vanadium und Wolfram verzégern somit das Ausscheiden
und Koagulieren der Karbide beim Anlassen und erhdhen damit die Anlassbestandigkeit und
die Warmfestigkeit des Stahls.

Wegen des nachteiligen Einflusses auf die Zahigkeit stellen Vanadium-Gehalte von 0,3 %
und Molybdan-Gehalte von 1,2 % Grenzwerte fir warmfeste Vergutungsstahle dar.

Bei martensitischem Gefuge ist mit einem raschen Festigkeitsabfall zu rechnen, wahrend die
groberen Karbide des Bainits und besonders die des Perlits wesentlich trager auf einen
Anlassvorgang reagieren. Erfordern die Einsatzbedingungen eine hohe Zeitstandfestigkeit

bei erhdhten Temperaturen werden daher Stahle mit bainitischem Gefiige verwendet [20].

3.2.1 Anlassen von Martensit

Nach dem Abschrecken beim Harten wird von einem Geflige ausgegangen, das aus
Martensit und abhangig vom Kohlenstoffgehalt (siehe Abbildung 3.4) gegebenenfalls aus
Anteilen von Restaustenit besteht. Durch Anlassen wird die Bruchzahigkeit und Duktilitat von
Vergltungsstahlen nach dem Harten gesteigert, wobei es aber lediglich zu einer geringen
Erniedrigung der Festigkeit und Harte des Werkstoffes kommt. Abbildung 3.7 zeigt ein
Vergutungsschaubild des Vergutungsstahls 50Crv4.
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Abbildung 3.7: Vergltungsschaubild des Vergttungsstahls 50CrV4 [18]
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Wird ein Werkstoff im geharteten Zustand (Martensit und Restaustenit) bei erhdhten
Temperaturen gegliht, setzen mikrostrukturelle Mechanismen ein, die in den
Gleichgewichtsphasen Ferrit und Zementit enden [28]. Durch das Anlassen wird das
Ungleichgewichtsgefige Martensit in einen gleichgewichtsndheren und damit stabileren
Zustand Uberfuhrt. Da die beim Anlassen ablaufenden Vorgange diffusionskontrolliert sind
und die Beweglichkeit der (zundchst noch zwangsgeldsten) Kohlenstoffatome sowie der
Eisenatome mit steigender Temperatur zunimmt, ist die Anlasstemperatur die
Haupteinflussgrofte [18]. Erst bei Vorgangen die langere Zeit in Anspruch nehmen

(Vergroberung der Karbide) muss die Anlassdauer ebenfalls bericksichtigt werden [19].

Abgesehen vom Temperaturbereich unter 100°C, der noch nicht zum eigentlichen Anlassen
gezahlt wird, unterscheidet man in der Regel vier Anlassstufen, wobei sich die einzelnen
Temperaturbereiche mehr oder weniger Uberschneiden. Abbildung 3.8 gibt einen Uberblick

Uber die wahrend des Anlassens stattfindenden Vorgange.
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Abbildung 3.8: Gefligeveranderungen beim Anlassen vollmartensitisch geharteter,
unlegierter Stahle mit niedrigem (0,2 %) und hohem (1 %) Kohlenstoffhehalt, a = Ferrit
(Gleichgewichtsgeflige), a” = kubischer Martensit, a’” = Ferrit mit erhéhtem Kohlenstoffgehalt

gegenuber a [19]

Temperaturbereich unter 100°C
Im unteren Temperaturbereich bis 100 °C kommt es bei kohlenstoffarmen Stahlen zunachst

zu einer Anreicherung von Kohlenstoffatomen an energetisch glnstigeren Aufenthaltsorten

wie z. B. Gitterfehlern. Im Bereich einzelner Versetzungen bietet das verzerrte Kristallgitter
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Kohlenstoffatomen die Mdglichkeit, gunstigere, energiearmere Aufenthaltsorte im Vergleich
zu Zwischengitterplatzen in der ungestorten Matrix einzunehmen [19]. Auf Grund der hohen
Versetzungsdichte von 10" /cm? des Lanzett-Martensits finden alle Kohlenstoffatome Platz
an den Versetzungen. Bei kohlenstoffarmen Stahlen kann dieser Prozess aufgrund der
hohen Martensit-Start-Temperatur bereits wahrend des Abschreckens eintreten und zeigt
sich bei Rontgenstrukturanalyse-Untersuchungen (XRD) in einer fehlenden tetragonalen
Verzerrung des frisch gebildeten Martensits. Diese energetisch gulnstigere Position der
Kohlenstoffatome flihrt auch dazu, dass es in der ersten Anlassstufe zu keiner strukturellen
Veranderung des Gefliges und der mechanischen Eigenschaften kommt. Ab einem
Kohlenstoffgehalt von 0,2 % Kohlenstoff verbleiben bereits Kohlenstoffatome in den
Oktaederliicken des krz-Gitters und eine tetragonale Gitterverzerrung des Martensits wird
messbar. Bei Stahlen ab einem Kohlenstoff-Gehalt von > 0,4 %, die nach dem Abschrecken
bevorzugt Plattenmartensit zeigen, stehen nur noch wenige Gitterfehlstellen zur Verfiigung
[19]. Daher kommt es neben einer Kohlenstoffanreicherung an Gitterfehlstellen zusatzlich zu
Clusterbildung (Entstehung einphasiger Entmischungszonen), die ebenfalls zu einer
Verminderung der Verzerrungsenergie des Kristallgitters fuhrt. Bei hoheren Temperaturen
werden die Cluster groRer und nahern sich in ihrer Zusammensetzung Fe,C an [29]. Jedoch
l&sst sich nach Lapple [19] der Effekt einer Abnahme der Verzerrungen des Martensits erst

bei Ubereutektoiden Stahlen mit einem Kohlenstoffgehalt Gber 0,8 % erkennen.

1. Anlassstufe (100 °C-200 °C)

Die erste Anlassstufe umfasst samtliche Vorgéange, die im Temperaturbereich von 100 °C bis
200 °C stattfinden. Bei Kohlenstoffgehalten Uber 0,2 % beginnen bei diesen Temperaturen
bereits einige der Kohlenstoffatome aus ihrer Zwangslosung im Martensit zu entweichen.
Dadurch kommt es zu einer Entspannung des verzerrten Kristallgitters (Abbildung 3.9). Aus
dem tetragonalen Martensit entsteht der weniger stark verzerrte kubische Martensit. Dieser
Vorgang ist mit einer Volumenabnahme verbunden [18], [19]. Die aus der Zwangslosung
entweichenden Kohlenstoffatome scheiden sich als sehr feine, nur elektronenmikroskopisch
sichtbare Eisenkarbidteilchen der Zusammensetzung Fe,C mit x = 2,4 (e-Karbid) aus, wobei
sie noch koharent mit dem Kristallgitter verbunden sind. Bei Stéahlen mit héheren Kohlenstoff-
Gehalten treten zusatzlich die Ubergangskarbide Fe,C (n-Karbid) und Fe,sC (x-Karbid) auf
[29]. Bei metallographischen Atzverfahren lasst sich der kubische Martensit aufgrund der
Einlagerung dieser Karbide etwas anatzen und tritt im Lichtmikroskop im Vergleich zum
tetragonalen Martensit oder zum Restaustenit als dunklere Phase in Erscheinung. Daraus
leiten sich auch die Bezeichnungen des kubischen Martensit als ,schwarzer Martensit* und

des tetragonalen Martensit als ,weier Martensit“ ab [19].
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Abbildung 3.9: Verminderung der mittleren Verzerrung des Martensits durch das Anlassen
[19]

Bei Stahlen mit Kohlenstoffgehalten unter 0,2 % findet die Bildung von e-Karbid erst bei
héheren Anlasstemperaturen statt, da der Aufenthalt der Kohlenstoffatome in der Umgebung
von Versetzungen noch immer energetisch gunstiger ist, als die Bildung des e-Karbids.
Daruber hinaus ist die Gitterstruktur von Martensit mit Kohlenstoffgehalten unter 0,2 % nicht
tetragonal verzerrt und wird beim Anlassen auch nicht verandert.

Im Temperaturbereich der 1. Anlassstufe erhalt ein unmittelbar nach dem Harten aulerst
sproder Stahl einen Teil seiner urspringlichen Zahigkeit und Verformbarkeit wieder zurlck.
Umgangssprachlich spricht man auch vom Beseitigen der Glasharte. Durch einen Abbau
innerer Spannungen und die damit verbundene Absenkung der Rissgefahr werden die
Gebrauchseigenschaften verbessert. Die Harte bleibt weitgehend erhalten. Die erste
Anlassstufe ist besonders fiir unlegierte und legierte Kaltarbeitsstahle, fir niedriglegierte
Warmarbeitsstahle (NiCrMoV-Sorten) sowie fiur durchhartbare Walzlagerstdhle von
Bedeutung [19].
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2. Anlassstufe (200 °C-350 °C)

Bei Temperaturen von uber 200 °C wird die Beweglichkeit der zwangsgelbsten
Kohlenstoffatome zunehmend gréBer und die Karbidbildung somit verstarkt. Ab einer
Temperatur von etwa 250 °C beginnen das e-Karbid sowie die weiteren Ubergangskarbide n
und y Uber verschiedene Zwischenstufen in den stabileren Zementit (Fe;C) umzuwandeln
und sich fein verteilt auszuscheiden [18], [19]. Durch die zunehmende Ausscheidung von
Kohlenstoff und das Anwachsen von Ausscheidungen und der damit einhergehenden
Entspannung des verzerrten Kristallgitters wird bereits in dieser Anlassstufe eine deutliche
Abnahme der Zugfestigkeit und der Harte beobachtet. Die Streckgrenze andert sich dagegen
kaum, da die feinen Karbide wirkungsvoll die Versetzungsbewegung behindern und so das
Abgleiten erschweren. Bei hoher gekohlten Stahlen (d.h. ab einem Kohlenstoffgehalt von
0,5 %) scheiden sich im vorhandenen Austenit ebenfalls Karbide aus. Da so der Gehalt an
zwangsgelodsten Kohlenstoff abnimmt, steigen die Martensit-Start- und Martensit-Finish-
Temperatur und der Restaustenit kann sich schliellich in kubischen Martensit umwandeln.
Aulerdem kann bei hoheren Kohlenstoff-Gehalten eine direkte Umwandlung des
Restaustenits in Martensit oder unteren Bainit stattfinden. Beim Zerfall des Restaustenits
kommt es zu einer VolumenvergroRRerung [18], [19], [29], [30].

Ein unerwiinschter Effekt, der beim Anlassen vieler Stahle im Temperaturbereich zwischen
250 °C bis 400 °C (obere 2. bzw. 3. Anlassstufe) mehr oder weniger ausgepragt auftritt, ist
die 300 °C-Versprodung, die sich durch eine deutlich verminderte Zahigkeit in diesem
kritischen Temperaturbereich bemerkbar macht. Die Versprodungserscheinungen werden im
folgenden Kapitel genauer beleuchtet. Auf Grund der Versprodungsgefahr werden die

Temperaturbereiche der 2. bzw. 3. Anlassstufe in der Praxis gemieden [19].

3. Anlassstufe (320 °C-400 °C)

In diesem Bereich kdnnen praktisch alle Kohlenstoffatome aus ihrer Zwangslésung
entweichen. Die Karbide koagulieren zu, im Lichtmikroskop sichtbaren, Partikeln. Der
kubische Martensit verarmt zunehmend an Kohlenstoff bis er schlieBlich die
Zusammensetzung des Ferrits erreicht. Aus dem noch verbliebenen e-Karbid bildet sich
Zementit (Fe;C). Die Zugfestigkeit nimmt weiter ab, jedoch die Verformbarkeit, insbesondere
die Kerbschlagzahigkeit nimmt zu. Der Stahl besteht letztlich nur noch aus Ferrit mit feinsten
eingelagerten Zementitausscheidungen (Fe;C) [18], [19]. Die vom Martensit herriihrende
nadelige Struktur des Geflges bleibt bei kurzen Anlasszeiten erhalten. Auch in der oberen 3.
Anlassstufe (bis hinein in den Bereich der 4. Anlassstufe) kénnen bei bestimmten
Stahlsorten  Versprédungserscheinungen (500 °C-Versprodung) auftreten [19]. Die

500 °C-Versprdodung wird in einem der folgenden Kapitel genauer beschrieben.
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4. Anlassstufe (400 °C bis Ac,)

Bei den unlegierten Stahlen kommt es im Temperaturbereich der 4. Anlassstufe zu einem
Zusammenballen der in der Ferritmatrix bis dahin fein verteilten Zementitausscheidungen zu
groberen Koérnchen. Durch die zunehmende Einformung des Zementits sinken
Festigkeitskennwerte ab, Zahigkeit und Verformbarkeit nehmen zu. Das Geflige nahert sich
einem weichgegliihten Zustands an. Durch hohe Korngrenzenmobilitdt kommt es zum
Ausheilen von Defektstrukturen durch Kristallerholung. Bei Temperaturen ab etwa 550 °C bis
600 °C setzt schlieRlich Rekristallisation ein und es formt sich die nadelférmige, vom
Martensit stammende Struktur zurtick in die urspriingliche Form der Ferritkristalle [19].

Bei den legierten Stahlen wird das Anlassverhalten in charakteristischer Weise verandert.
Fe;C-Ausscheidungen kdnnen sich grundsatzlich schon bei niedrigeren Temperaturen bilden
und rasch anwachsen. Karbidbildende Legierungselemente (Chrom, Molybdan, Vanadium,
Wolfram) fihren zu einer Veranderung im Bildungsmechanismus der Karbide. Bis etwa
400 °C bilden sich auch bei legierten Stahlen tberwiegend Fe;C-Ausscheidungen. Allerdings
kommt es ab Temperaturen von 400 °C bis 450 °C zu einer Verbesserung der
Diffusionsverhaltnisse der karbidbildenden Elemente und es scheiden sich bevorzugt
thermodynamisch stabilere Sonderkarbide aus. Die bereits gebildeten Fe;C-Ausscheidungen
I6sen sich zugunsten der sich bildenden Sonderkarbide auf. Dennoch ist die
Bildungsgeschwindigkeit niedrig, da die Legierungselemente nur langsam diffundieren und
sie auch die Kohlenstoffbeweglichkeit herabsetzen [18]. Je nach Art der vorhandenen
Legierungselemente (nicht karbidbildend wie Silizium, Nickel und Mangan oder karbidbildend
wie Chrom, Molybdan, Vanadium, Titan oder Wolfram) tritt ein verzégerter Harteabfall bzw.
ein Wiederanstieg der Harte ein. Ein Wiederanstieg der Harte wird als
Sekundarhartemaximum bezeichnet (siehe Abbildung 3.6) [19], [21].

Beim Halten oder langsamen Abklhlen in bzw. aus der 4. Anlassstufe kann es zu
ausgepragten Versproédungserscheinungen (500 °C-Versprodung) kommen, die sich in einer
starken Absenkung der Kerbschlagarbeit sowie einer starken Verschiebung der

Ubergangstemperatur zu héheren Temperaturen wiederspiegeln (siehe Kapitel 3.2.3).

3.2.2 Anlassen von Bainit

Zwischen dem Anlassverhalten von Bainit und Martensit konnen grundlegende Unterschiede
beobachtet werden. Bedingt durch die hohere Bildungstemperatur des Bainits kommt es
bereits wahrend der Umwandlung auf Grund der leichteren Kohlenstoffdiffusion vom
ubersattigten ag (Ferrit des Bainit) in den Austenit und der Ausscheidung von, im Vergleich
zum a' (kubischer Martensit), groben Karbiden zu Selbstanlasseffekten (siehe Kapitel 3.2.4).
Dies hat zur Folge, dass im o eine geringere Menge an Kohlenstoff zwangsgeldst vorliegt.

Ein Anlassen verandert die vorherrschenden Kohlenstoffkonzentrationen und die damit
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verbundenen Gitterverzerrungen nur in einem geringen Male. Infolgedessen andern sich die
Festigkeitskennwerte kaum [31], [32]. Bei bainitischen Stahlen, die karbidbildende Elemente
enthalten, kommt es wahrend des Anlassens im Temperaturbereich der 4. Anlassstufe zur
Bildung feindispers verteilter Legierungskarbide, die sich auf Kosten der metastabilen
Fe;C-Karbide bilden. Allerdings lassen die schlechten Diffusionsbedingungen und die
langsame Fe3;C-Auflésung nur eine schleppende Bildung dieser Karbide zu [31], [33].
Generell sind jedoch Anlasseffekte des Bainits gering, was sich lediglich in einer leichten
Erholung sowie einer geringfligigen Anderung der Plattenmorphologie und der
volumenbezogenen Karbidzahl zeigt. Die thermische Stabilitat fihrt dazu, dass die Feinheit
der bainitischen Mikrostruktur Uber eine lange Dauer erhalten bleibt, was ein wichtiges
Kriterium flr die hohe Kriechbestandigkeit des Bainits darstellt [31], [32].

3.2.3 Versprodungserscheinungen beim Anlassen

Das Anlassen von geharteten Stahlen kann in bestimmten Temperaturbereichen zu
ausgepragten Versprodungserscheinungen fihren. Abbildung 3.10 zeigt schematisch den
Abfall der Zahigkeit im Temperaturbereich von 250 °C bis 400 °C und bei Temperaturen um
500 °C.
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Abbildung 3.10: Temperaturbereiche mit Werkstoffversprodung [34]

Diese Bereiche sind dadurch gepragt, das die Zahigkeit bei abnehmender Harte ebenfalls
abnimmt. Des Weiteren wird die Ubergangstemperatur (Ubergang vom duktilen zum spréden

Bruchverhalten) zu héheren Temperaturen verschoben.
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300 °C-Versprodung

Die 300 °C-Versprodung tritt beim Anlassen im Temperaturbereich von 250 °C bis 400 °C,
also bei Temperaturen der oberen zweiten bis zur dritten Anlassstufe, auf. Trotz des starken
Zahigkeitsverlustes zeigen andere mechanische Kennwerte wie Zugfestigkeit, Streckgrenze,
Bruchdehnung und Brucheinschnirung keinen gravierenden Abfall in ihrem Verlauf. Selbst
die Harte fallt mit steigender Anlasstemperatur stetig ab. Abbildung 3.11 zeigt den Verlauf

einiger mechanischer Kennwerte mit steigender Anlasstemperatur [19].
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Abbildung 3.11: Verminderung der Zahigkeit im Bereich der 300 °C-Versprodung des Stahls
40NiCrMo6 [19]

Die Abnahme der Zahigkeit in diesem Temperaturbereich ist praktisch zeitunabhangig und
irreversibel. Die Griinde fiir diese Versprédungserscheinungen werden im Folgenden erklart.
Das bis dahin ausgeschiedene ¢-Karbid beginnt sich zu I6sen und reichert den Martensit mit
Kohlenstoff an, was zu einer starkeren Gitterverzerrung fuhrt. In weiterer Folge kommt es an
Kohlenstoff Ubersattigten Zonen, bevorzugt an Korngrenzen und Versetzungen, zu
Zementitbildung (M3;C-Bildung). Beide Vorgange blockieren bei einsetzender Verformung die

Versetzungsbewegung und fiihren dadurch zu einer Versprédung [19], [27].
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Des Weiteren wirken Anreicherungen (Bildung bevorzugt an Korngrenzen) von Phosphor
wahrend der Austenitisierung und von Spurenelementen wie Phosphor, Arsen, Antimon, und
Zinn beim Anlassen versprodend. Diese Anreicherungen entstehen dadurch, indem die
Spurenelemente bei der Karbidbildung zurlickgedrangt werden und sich an bestimmten
Orten sammeln. Dementsprechend kdonnen Karbidausscheidung an den Korngrenzen und
auch dadurch ausgeldste Seigerung versprodend wirkender Verunreinigungen als Ursache
angesehen werden. Wie in Kapitel 2.2 beschrieben, kdnnen durch einige Malnahmen die
Folgen der 300 °C-Verspréodung unterbunden werden. Dennoch sollte dieser

Temperaturbereich in der Praxis gemieden werden [19], [27].

500 °C-Versprodung

Bei isothermen Halten bzw. bei langsamer Abkuhlung tritt im Bereich der oberen dritten bzw.
unteren vierten Anlassstufe bei Temperaturen zwischen rund 370 °C und 500 °C (mitunter
auch bis 570 °C) bei anfalligen Stahlsorten die 500 °C-Versprodung (Anlassversprodung)
auf. Zu den gefahrdeten Stahlsorten zahlen insbesondere Cr-, Mn-, Cr-Mn- und Cr-Ni-Stahle
ohne einen bestimmten Zusatz von Molybdan. Es ftritt eine deutliche Verringerung der
Kerbschlagarbeit sowie eine Verschiebung der Ubergangstemperatur der Kerbschlagarbeit
zu héheren Temperaturen auf. Fur die Ubrigen Kennwerte, wie Zugfestigkeit, Dehngrenze,
Bruchdehnung, Brucheinschnirung und Harte gilt wiederum, dass ihre Verlaufe keinerlei
Unstetigkeit aufweisen [19], [24], [27].

Die Ursache fiur diese Versprodungserscheinung liegt in der Diffusion von Phosphor und
anderen Elementen wie Schwefel, Arsen, Antimon, oder Zinn zu den Korngrenzen. Sie
fuhren dabei zu einer herabgesetzten Kohasion der Korngrenzen und fuhren so zu einem
sproden, interkristallinen Versagensbild der Bruchflachen. Andere Legierungselemente wie
Mangan, Silizium, Chrom oder Nickel begunstigen die Anlassversprodung, indem sie
bessere Diffusionbedingungen schaffen. Bis zu Temperaturen der 500 °C-Versprédung sind
die Diffusionsfahigkeit der am Abfall der Zahigkeit beteiligten Elemente so weit
eingeschrankt, dass keine Effekte zu erwarten sind. Sollte es im Zuge der Herstellung des
Werkstoffes zu einer Anlassversprodung gekommen sein, lasst sie sich durch eine Glihung
und eine anschlieRende raschere Abkuhlung im kritischen Temperaturbereich wieder
beseitigen [19], [27]. Es kann jedoch die Anlassversprodung gezielt gemildert bzw.
vermieden werden. Eine ErhOhung des metallurgischen Reinheitsgrades und somit ein
Absenken beziiglich der Elemente Phosphor, Schwefel, Arsen, Antimon und Zinn senkt das
Risiko ab. Molybdan als Legierungselement bindet Phosphor und verhindert dartiber hinaus
die Diffusion und die Anreicherung schadlicher Elemente an den Korngrenzen. Gehalte ab

0,2 % bis 0,4 % unterdriicken die Anlassversprédung bereits vollstandig [16], [19]. Auch das
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Legieren von Wolfram senkt die Anfalligkeit fur Versprédung herab. Voraussetzung fur die
Wirksamkeit von Molybdan und Wolfram ist, dass sie jeweils geldst im Kristallgitter und nicht
als Karbide abgebunden sind. Eine weitere Moglichkeit bei der Vermeidung stellt eine
mdglichst rasche Abkihlung durch den Temperaturbereich der Versprodungserscheinung
dar. Die schlechten Diffusionsbedingungen verhindern den schadlichen Einfluss der bei
langsamer Abkihlung stérenden Elemente [19].

Die Stahlgruppe der 3-3,5 % Ni-Stahle ist besonders anfallig fur die Anlassverspréodung
wodurch ihre Einsatztemperatur bei Langzeiteinsatz auf 350 °C limitiert ist. Im
Temperaturbereich von 350 °C bis 500 °C reichern sich Elemente wie Phosphor, Arsen,
Antimon oder Zinn an den ehemaligen Austenitkorngrenzen an, wobei Silizium und Mangan
diesen Prozess noch fordern. Diese Anreicherungen verursachen die starke Versprodung
des Werkstoffes. Um die Wechselwirkung dieser Elemente in einer Kennzahl auszudriicken

wurde der Faktor J (Bruscator-Faktor) definiert, flr den gilt:

J = (Si+ Mn) * (P + Sn) (3.1)

Zur Vermeidung von Anlassversprodungserscheinungen von NiCrMoV-Stahlen muss der
Faktor kleiner als 10 * 10™* sein. Fir die Zusammensetzung der Stahlsorten bedeutet dies
vor allem niedrige Si- und Mn-Konzentrationen, die im Zuge der Herstellung durch die
Anwendung der Vakuumkohlenstoffdesoxidation (VCD), somit der Minimierung des
Siliziumeintrags bei einer Desoxidation durch Silizium, eingestellt werden kénnen. Bezuglich
des Mangan-Gehalts ist sicher zu stellen, dass ein Verhaltnis von Mn:S von mindestens 20:1
gewahrleistet ist. Durch sekundarmetallurgische Malinahmen, insbesondere beim
Pfannenbehandlungsprozess, ist es mdglich, die Schwefel-Konzentration auf 0,001 % zu
senken, sodass entsprechend dem erforderlichen Mn:S-Verhaltnis der Mangan-Gehalt bis
auf 0,02 % erniedrigt werden kann [10]. Dennoch gilt Phosphor als Haupteinfluss bei der
Versprédung. Bei extrem niedrigen Phosphorgehalten kénnen die Gehalte der Ubrigen
Elemente hohere Werte annehmen, als der J-Faktor es zulassen wurde, ohne dass es zur
Anlassversprédung kommt [20]. Durch die Erzeugung der ,super clean“-Variante kann die
Anlassversprédung vollstandig vermieden und die Einsatztemperatur erhdht werden (siehe
Kapitel 2.2.1).

3.2.4 Selbstanlassen

Untersuchungen von [29] und [30] haben gezeigt, dass die bereits beschriebenen
Anlassstufen 0 bis 3 auch schon wahrend des Abschreckens auftreten kénnen. Besonders

bei Stahlen mit niedrigem Kohlenstoffgehalt und hoher Martensitstart-Temperatur sowie bei
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Bauteilen mit grolen Abmessungen, bei denen die Abschreckdauer mehrere Stunden
betragen, kann es bereits zur Bildung von Zementit (Anlassstufe 3) wahrend des Hartens
kommen. Dieser Effekt wird als Selbstanlassen bezeichnet.

Betrachtet man die mittlere Distanz die ein Kohlenstoffatom bei einer Temperatur von
230 °C, 130 °C und 20 °C im krz-Eisengitter zurucklegt, ergeben sich fur die Segregation von
Kohlenstoffatomen an den Lattengrenzen, bei einer mittleren Martensitlattenbreite von
0,3 um, Zeiten von 0,3 s, 3,7 s und 8 h. Dies zeigt, dass bei gentigend langsamer Abkihlung

Anlasseffekte zu erwarten sind [30].

3.3 Der Kerbschlagbiegeversuch

Der Kerbschlagbiegeversuch dient zur Beurteilung der Zahigkeitseigenschaften
(Trennbruchneigung) metallischer Werkstoffe unter besonderen Prifbedingungen. Durch
hohe Beanspruchungsgeschwindigkeit und mehrachsige Spannungszustande kann bewertet
werden, ob ein Werkstoff, abhangig von den Prifbedingungen (Priftemperatur) und seinen
Eigenschaften, ein duktiles oder sprédes Bruchverhalten aufweist, wobei die Hohe der
Kerbschlagarbeit und die Lage der Ubergangstemperatur (Ubergang von der Hoch- in die
Tieflage der Kerbschlagarbeit) als Vergleichsmal flr die Werkstoffzahigkeit gelten [35], [36].
Das Formanderungsvermégen eines Werkstoffes kann unter unterschiedlichen
Beanspruchungsbedingungen verschieden sein. Unter Verformbarkeit wird das
Formanderungsvermdégen im  statischen Belastungsfall, d. h. bei geringer
Verformungsgeschwindigkeit, verstanden und kann im Zugversuch am Werkstoff ermittelt
werden [37]. Kennwerte der statischen Werkstoffprifung sind jedoch fir die Beurteilung des
Werkstoffverhaltens bei dynamischer, d.h. schlagartiger Beanspruchung unzureichend [18].
Die Zahigkeit kann als das Formanderungsvermdgen im dynamischen Belastungsfall, d. h.
bei hoher Verformungsgeschwindigkeit angesehen werden [37]. Der
Kerbschlagbiegeversuch kann im Vergleich zur bruchmechanischen Untersuchung, die
ebenfalls ein Mal} fur eine Beurteilung der Zahigkeit eines Werkstoffes darstellt, als eine
wesentlich ,scharfere Priufung® angesehen werden. Ein Werkstoff, der aufgrund der
ermittelten Bruchzahigkeitskennwerte als zah beurteilt wird, kann im
Kerbschlagbiegeversuch durch Sprédbruch versagen. Dies kann damit begrindet werden,
dass plastische Verformungsvorgange bei hohen Beanspruchungsgeschwindigkeiten, wie
sie bei der Ermittlung der Kerbschlagarbeit angewendet werden, in geringerem Male
ablaufen kénnen [36], [38].

Abbildung 3.12 zeigt die Kerbschlagzahigkeit (Kerbschlagarbeit bezogen auf die Flache) als
Funktion der Beanspruchungsgeschwindigkeit, wobei A) einer Schlaggeschwindigkeit von

5000 mm/s und B) einer Schlaggeschwindigkeit von 100 mm/s entspricht.
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Abbildung 3.12: Kerbschlagzahigkeit-Temperatur-Kurven [36]

DarUber hinaus spielt der in der Probe vorherrschende Spannungszustand bedingt durch die
eingebrachte Kerbe eine wesentliche Rolle. Je scharfer die Kerbe, desto grofer wird die
Spannungserhéhung im Kerbgrund. Die Verformung konzentriert sich auf einen kleineren
Bereich (im Kerbgrund) wodurch eine grofiere Verformungsgeschwindigkeit entsteht [39].
Die Kerbe flhrt zudem zu einer Behinderung der Querverformung und damit zu einem
raumlichen Spannungszustand der ein sprodes Bruchverhalten des Werkstoffs begunstigt
(siehe Abbildung 3.13) [36].

Kerbgrund schndrt ein

Flex Kerbrand behindert
Folge: Zugspannungen

Abbildung 3.13: Umlenkung des Spannungsflusses und Behinderung der Querverformung
durch Kerben [39]

Ein mehrachsiger Spannungszustand tritt bei vielen Bauteilen auf, bei denen bedingt durch
Absatze oder Kerben (Bauteilfehler wie NME, Lunker, usw.) eine Kraftumlenkung im
Werkstoff erfolgen muss. Es steht keine Achse mehr fur ein unbehindertes FlieBen zur
Verfugung, auch wenn die Versetzungen im Geflige beweglich sind [39]. Die an einem
Werkstoff ermittelten Kerbschlagarbeiten sind somit von der Probengeometrie stark
beeinflusst [36].
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Einen groRRen Einfluss auf das Bruchverhalten hat die Pruftemperatur. Im Allgemeinen steigt
die Zahigkeit von Metallen mit steigender Temperatur. Fur die Bewertung eines Werkstoffes
ist es jedoch wichtiger, in welcher Weise sich das Bruchverhalten mit abnehmender
Temperatur verandert (siehe Abbildung 3.14) [36].
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Abbildung 3.14: Kerbschlagzahigkeit als Funktion der Temperatur [36]

In Abhangigkeit von der Kristallstruktur des Werkstoffes zeigen sich je nach Priftemperatur
unterschiedliche Zahigkeitsverhalten. Abbildung 3.15 zeigt die Verlaufe der Kerbschlagarbeit
als Funktion der Temperatur schematisch flir einen kfz, einen krz und einen spréden
Werkstoff [37].
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Abbildung 3.15: Kerbschlagarbeit-Temperatur-Kurven [37]

Metalle mit kfz Kristallstruktur (Kurve 1) weisen keinen spréd-duktil Ubergang auf und es
existiert somit keine Ubergangstemperatur. Ein Sprédbruch ist nur dann zu erwarten, wenn
es durch Verunreinigungen oder sonstigen Einflissen (Seigerungen) zu einer Belegung oder
Lockerung der Korngrenzen kommt. Dies duf3ert sich jedoch nicht in einer Auspragung einer
Ubergangstemperatur, sondern in einer Verschiebung der A,-T-Kurve zu niedrigeren
Kerbschlagwerten in Richtung Kurve 3. Kubisch-raumzentrierte und hexagonale Metalle
zeigen ein Verhalten, das dem von Kurve 2 entspricht. Im Bereich der Hochlage muss viel

Arbeit zum Durchschlagen einer Probe aufgewendet werden. Mit abnehmender Temperatur
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sinkt die Kerbschlagarbeit ab und man gelangt in den Ubergangsbereich. Durch die sinkende
Temperatur wachst der Gleitwiderstand (Peierlsspannung) der Versetzungen stark an,
wahrend sich die Trennfestigkeit (Spaltbruchspannung) kaum andert. Im Werkstoff wird die
Trennfestigkeit erreicht, noch bevor der Verformungswiderstand Uberwunden wird und ein
transkristalliner Sprédbruch bildet sich aus. Bei weiterer Absenkung der Temperatur wird die
Tieflage erreicht. Der Werkstoff zeigt ein sprodes Verhalten bei niedrigen Kerbschlagwerten.
Hochstfeste Stahle (hochfeste Vergltungsstahle, Werkzeugstahle) oder Gusseisen zeigen
einen Kurvenverlauf ohne Ubergangtstemperatur. Ihr Verhalten ist immer spréde und die
Kerbschlagarbeit daher niedrig [37], [40].

Die Gesamtheit der Einflussfaktoren macht die Zahigkeit zu einer SystemgrofRe. Dies
bedeutet, dass der Kerbschlagbiegeversuch keine mechanischen Kennwerte liefert, die fir
eine Bauteilkonstruktion herangezogen werden kénnen. Es ist jedoch mdglich eine Reihung
von mehreren Werkstoffen bezlglich ihres Zahigkeitsverhaltens durchzufiihren [18]. Des
Weiteren ermoglicht die Prifung der Kerbschlagarbeit anhand verschiedener Proben eines
einzelnen Werkstoffs Unterschiede durch Reinheit, Homogenitat, Warmebehandlung,

Schweildung, usw. aufzuzeigen.

Beschreibung des Kerbschlagbiegeversuchs

Die Kerbschlagbiegeprifung nach Charpy (DIN EN 10045, [41]) eignet sich fir die
Beurteilung der Trennbruchneigung und damit der Zahigkeit von Werkstoffen unter
verscharften Versprodungsbedingungen. Die Prufung erfolgt an einem Pendelschlagwerk
eventuell bei unterschiedlichen Priftemperaturen zur Bestimmung der Kerbschlagwerte und
ihrer Einteilung in Hochlage (zdhes Verhalten), Tieflage (sprodes Verhalten) oder
Ubergangsbereich [15]. Abbildung 3.16 zeigt eine schematische Darstellung eines

Pendelschlagwerks.
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Abbildung 3.16: Schematische Darstellung eines Pendelschlagwerks [42]

Ein Pendelhammer schwingt aus einer vorgegebenen HoOhe h, die mit einem
Arbeitsvermogen von 300 J verbunden ist, in Richtung einer einseitig gekerbten Probe und
trifft am tiefsten Punkt auf die der Kerbe abgewandten Seite auf [42]. Die Probe muss dafir
lose an zwei Widerlager angelegt werden, wobei der Abstand der Symmetrieebene der
Kerbe zur Symmetrieebene der Widerlager nicht mehr als 0,5 mm betragen darf. Abbildung

3.17 zeigt eine Detailansicht der zwei Widerlager mit angelegter Kerbschlagprobe [41].

Legende

1 Widerlager

2 Probe

3 Auflager fir die Probe
h

S Hohe der Probe
1\\‘
I Lange der Probe
w Breite der Probe
a Auftreffpunkt der Finnenschneide
K p

N

Abbildung 3.17: Schematische Darstellung einer Kerbschlagprobe die an zwei Widerlager
angelegt ist [43]
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Abbildung 3.18 zeigt die Probengeometrie, wie sie beim Kerbschlagbiegeversuch verwendet
wird.
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Abbildung 3.18: Geometrie einer Kerbschlagbiegeprobe [36]

Die Prufkorper weisen einen quadratischen Querschnitt auf und sind an einer Seite mit einer
V-férmigen Kerbe (Kerbradius 0,25 mm) versehen.

Die zum Durchschlagen bzw. Durchziehen durch die Widerlager verbrauchte Energie wird
der kinetischen Energie des Pendels (300J Arbeitsvermdgen) entnommen und fuhrt zu
einem Pendelausschlag mit der Hohe h™ nach dem Schlag. Die verbrauchte Kerbschlagarbeit
lasst sich aus der Differenz der Energie des Pendels vor und nach dem Schlag ermitteln und
wird am Pendelschlagwerk durch die Mithahme eines Schleppzeigers (bzw. durch ein

digitales Anzeigegerat) direkt angezeigt [17].

o Potentielle Energie (primare Arbeit)

A, =Fh=FI(1-cosa) (3.2)

| = Abstand zwischen dem Schwerpunkt des Pendels und der Drehachse
F = Gewichtskraft des Pendels

h = H6he der Hammerfinne des Pendels vor dem Ausklinken

a = Winkel der Auslenkung des Pendels vor dem Ausklinken

h*= Héhe der Hammerfinne des Pendels nach dem Schlag

B = Winkel der Auslenkung des Pendels nach dem Schlag

g = Erdbeschleunigung

e Uberschussige Energie (Ausschlagarbeit)

Ay =Fh =FI(1-cosp) (3.3)
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e Verbrauchte Schlagarbeit (Kerbschlagarbeit)

A, =A, — Ay (3.4)
e Schlaggeschwindigkeit v

v=,2gh (3.5)

Es ist durch die Einstellung der Pendelldnge sicherzustellen, dass bei der Verwendung von
Pendelschlagwerken mit einem Arbeitsvermdgen von 300 J die Schlaggeschwindigkeit
zwischen 5,0 m/s und 5,5 m/s liegt [41].

Liegt die Pruftemperatur nicht bei Raumtemperatur ist zu beachten, dass sowohl der
gesamte Probenquerschnitt als auch das Entnahmewerkzeug auf die angestrebte
Temperatur zu bringen sind, damit ein vorgegebener Toleranzbereich (i. a. +2°C)
eingehalten werden kann. Die Prifung muss innerhalb von 5 Sekunden nach Entnahme aus

der Temperiereinrichtung abgeschlossen sein [41].

3.4 Bruchmechanisches Verhalten — J-Integral

Eine Vielzahl von Versagensfallen treten in der Praxis als Folge von Rissen auf, die
entweder bereits im Zuge der Herstellung bzw. der Nachbehandlung oder erst wahrend der
Betriebsphase entstehen. Mithilfe der Bruchmechanik ist es mdglich grundlegende Aussagen
uber das Versagenskonzept zu treffen und dartuber hinaus durch die Ermittlung von
Kennwerten eine quantitative Bewertung von Rissinitierung und Rissausbreitung unter
aulBerer Belastung zu bestimmen [44], [45], [46], [47]. Es koénnen unter anderem
Werkstoffkennwerte ermittelt werden, die entweder den Beginn einer stabilen
Rissverlangerung oder das Einsetzten einer instabilen Rissverlangerung charakterisieren
[45]. Abhangig vom Materialverhalten missen unterschiedliche Belastungskonzepte zur
Bewertung des Verhaltens eines rissbehafteten Bauteils angewendet werden.

Fir die Anwendung der ,linear-elastischen Bruchmechanik® (LEBM) wird ein linear-
elastisches Materialverhalten vorausgesetzt und lasst fir die Gultigkeit des Konzepts daher
nur sehr geringe plastische Verformungen an der Rissspitze zu. Als Bruchbedingung der
LEBM gilt eine instabile Rissverlangerung eines bestehenden Risses bei Erreichen eines
kritischen Wertes des Spannungsintensitatsfaktor K, [47]. Der Index des
Spannungsintensitatsfaktors, in diesem Fall I, bezeichnet den Belastungsmodus. Ubersteigt
die an einem Riss sich bildende Spannungsintensitat K, den materialspezifischen kritischen

Kennwert der Bruchzahigkeit K, so ist von einem Werkstoffversagen auszugehen [44].
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Durch die Vorgabe eines linear-elastischen Verhaltens an der Rissspitze, eignet sich das
Konzept der LEBM hauptsachlich zur Beschreibung eines spréden Werkstoffverhaltens.

Treten im Bereich der Rissspitze groere plastische Bereiche auf ist die Anwendung der
LEBM nicht zuldssig. Bei rissbehafteten duktilen Werkstoffen erfolgt unter Belastung eine
Plastifizierung der Umgebung einer Rissspitze. Bei zunehmender Belastung beginnt sich die
Spitze des Risses mehr und mehr abzustumpfen und die Rissflanken 6ffnen sich. Ab einer
bestimmten kritischen Belastung beginnt die Initiierung der Rissausbreitung [48]. Dieses
Werkstoffverhalten kann durch die ,elastisch-plastische Bruchmechanik* (EPBM) abgebildet
werden. Im Bereich der EPBM bieten sich zwei Konzepte zur Beschreibung der Vorgange an
Rissspitzen mit einem plastischen Bereich der im Verhaltnis zur Risslange oder den Ubrigen
Probenabmessungen nicht mehr als vernachlassigbar gilt zur Bewertung des
Werkstoffverhaltens an [48]. Das Konzept des J-Integrals ermittelt einen Belastungs-
Parameter (J;), der eine Beschreibung des Spannungs- und Verschiebungsfeldes an der
Rissspitze darstellt. Es bezeichnet ganz allgemein die wahrend eines Risswachstums von
aullen eingebrachte Energie. Das zweite Konzept stellt die Deformation in Form der
Rissspitzendffnung &; oder CTOD (crack tip opening displacement) dar. In dieser Arbeit
wurde zur bruchmechanischen Untersuchung das Konzept des J-Integrals herangezogen.
Die Grundlage des auf Rice [49] und Cherepanov [50] zurlickgehenden J-Integrals bildet ein

Umlaufintegral um die Rissspitze in der Form:

f (Udy -0 — ds) (3.6)
C

Dabei entspricht bei einem Weg C um die Rissspitze, U der elastischen
Formanderungsenergiedichte mit U = fosijaij gj (die bei einer Verformung pro
Volumeneinheit aufgewendete Energie; o; Spannungstensor, g; Dehnungstensor), ¢ dem
Spannungsvektor, i dem Verschiebungsvektor und ds der Wegkoordinate (siehe Abbildung
3.19) [51].
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Abbildung 3.19.: Beispiel eines Integrationsweges um eine Rissspitze beim J-Integral [51]

Fur rein elastische Verformung gilt, dass J unabhangig vom gewahlten Integrationsweg ist.
Das J-Integral ist aber auch bei plastischer Formanderung wegunabhangig, wenn im Falle
einer Belastung eine direkte Beziehung zwischen Spannungs- und Dehnungstensor besteht.
Nimmt bei Belastung die Spannung an jedem Volumenelement zu, ist diese Beziehung
erflllt. Sobald es in einigen Bereichen zu einer Abnahme der Spannung (Entlastung) kommt,
geht die Dehnung zunachst elastisch zurtick. Die Spannungs- und Dehnungsverhaltnisse
sind nun anders als bei der Belastung. Somit besteht eine eindeutige Beziehung zwischen
der &uleren Belastung und dem J-Integral bis sich ein Riss verlangert, da eine
Rissverlangerung zu lokalen Entlastungen fuhrt [45]. Eine instabile Rissverlangerung tritt ein,
wenn die GroRe J einen kritischen Materialgrenzwert J,. (der Index ,I“ bezeichnet den

Belastungsmodus) Ubersteigt [51].
Ermittlung des J;-Parameters
Fir die Auswertung wird zunachst eine Kraft-Kerbaufweitungs-Kurve bestimmt.

Abbildung 3.20 zeigt verschiedene Kurvenverlaufe, die sich aus einem Kraft-

Kerbaufweitungs-Diagramm ergeben kénnen.
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Kraft F

Kerbaufweitung v
Abbildung 3.20: Mégliche Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven [52]

Die Kurven 1, 2 und 4 weisen einen Anstieg der Kraft auf, bevor instabiles Risswachstum
zum Bruch der Probe fuhrt. Kurve 4 zeigt darliber hinaus ein nach einer plastischen
Verformung einsetzendes stabiles Risswachstum, bis instabiles Risswachstum den Bruch
hervorruft. Die Kurven 3 und 5 zeigen ein sog. ,pop-in“-Verhalten. Nach erfolgtem instabilen
Risswachstum und der damit einhergehenden Entlastung wird das Fortschreiten des Risses
gestoppt und die Kraft steigt wieder an. Kurve 6 stellt ein Verhalten dar, bei dem es durch
ausschliellich plastische Verformung zu einer Plateaubildung mit einer Maximalkraft (F.,)
kommt. Tritt wie bei Kurven 1,2 oder 3 kein groRerer Bereich mit stabilem Risswachstum vor
dem Beginn der instabilen Risséffnung bzw. vor einem ,pop-in“ auf, entspricht F, der
maximalen Belastungsgrenze um gultige Werte zu erhalten. In diesem Fall kann der

dazugehorige J.-Wert direkt errechnet werden [52].

FS ann1? [(1—v?) 2U
]=[(BBN)°'5W1'5*‘91 (WO)] *[ E ]+[BN(WiaO)] (37)

In der Formel entspricht S dem Abstand der unteren Auflager, B der Probenbreite, By der
Probenbreite, wenn entlang der Kerbe zwei Nuten gefrast werden (siehe Abbildung 4.17, bei
ebenen Proben ohne Nut gilt B = By), W der Probenhdhe, a, der urspriinglichen Lange des
Anrisses, g, einem Geometriefaktor (Datenblatter sind der Norm in Anhang D angefligt),
v der Querkontraktionszahl, E dem Elastizitatsmodul und U, der plastischen Komponente der
Flache unter der Kraft-Kerbaufweitungskurve (siehe Abbildung 3.21) [52].
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Abbildung 3.21: Anteile von U, (plastische Komponente) und U, (elastische Komponente) bei

einer Kraft-Kerbaufweitungskurve [52]

Kurven 4 und 5 zeigen ein Verhalten, bei dem es nach einer deutlichen plastischen
Verformung zuerst zu stabiles Risswachstum und beim Erreichen einer Maximalkraft F, zum
Bruch durch instabiles Risswachstum kommt. Um in diesen Fallen zu giltigen J-Werten zu
gelangen muss aus einer Kraft-Kerbaufweitungskurve eine  Risswiderstand-
Rissverlangerungs-Kurven ermittelt werden (siehe Abbildung 3.22). Die dafir notwendigen

J-Werte werden uber folgende Formel ermittelt [52]:

2 —
1= () @z o @) 2] ) [ a9

Der Rissfortschritt Aa wird Uber die Potentialmessung zur Bestimmung der Restbruchflache

ermittelt. Abbildung 3.22 zeigt eine Risswiderstand-Rissverlangerungs-Kurve [52].
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Abbildung 3.22: Risswiderstand-Rissverlangerungs-Kurve [52][47]

Zur Bestimmung eines aussagekraftigen J-Wertes wird an den linearen Bereich der Kurve
(Abbildung 3.22) eine Konstruktionslinie (a) angelegt. Bei einer Rissverlangerung von
0,2 mm wird parallel eine zweite Linie eingezeichnet und die als ,0,2 mm blunting line“ (b)
bezeichnet wird. Der Schnittpunkt aus blunting-line und Risswiderstand-Kerbaufweitungs-
Kurve ergibt den Kennwert Jg 2 [52].
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4. Experimenteller Teil

Im Zuge des Comet K2-Projekts ,Eigenspannungen bei der Warmebehandlung groller
Schmiedesticke® wurden relevante thermophysikalische, elastische und plastische
Materialparameter sowie der Warmeibergang vom Bauteil grofder Schmiedestlcke zur
Vorhersage der Eigenspannungsverteilung nach dem Harten ermittelt. Mit Hilfe der
Simulationssoftwvare DEFORM™ wurden die im Bauteil auftretenden Temperatur-Zeit-
Verlaufe fur bestimmte Bereiche am Querschnitt berechnet. Die Abkihlbedingungen wurden
auf Grund der langen Dauer des realen Prozesses in jeweils 10 unterschiedliche
Modellabkuhlkurven dberfuhrt. Das Materialverhalten der zwei untersuchten Werkstoffe
bezlglich Kerbschlagarbeit wurde an jeweils zwei Kerbschlagproben fir jede
Warmebehandlungskurve bei Raumtemperatur und bei 100 °C ermittelt. Das J-Integral
wurde nach der Einproben-Methode an einer Dreipunktbiegeprobe (SENB — single edge
notch bend) bei Raumtemperatur bestimmt. Zur weiteren Untersuchung der Werkstoffe
wurde an den beim Dreipunktbiegeversuch untersuchten Proben die Harte bestimmt. Auf
Grund der Ergebnisse der Untersuchungen des 9-12 % Cr-Stahles wurden weiterflhrende
Analysen in Form von Rasterelektronenmikroskopie, Restaustenit- und Karbidmessungen

vorgenommen.

4.1 Ermittlung der Temperatur-Zeit-Verlaufe

Im folgenden Kapitel wird die Ermittlung der fir die Untersuchungen zugrunde liegenden
Temperatur-Zeit-Verlaufe beschrieben. Im Zuge dieser Arbeit wurde der Harteprozess einer
Generatorwelle aus 3-3,5 % NiCrMoV-Stahl und einer Turbinenscheibe aus 9-12 % Cr-Stahl
untersucht. Die Generatorwelle wird zum Harten in Wasser bis auf Raumtemperatur
abgeklhlt. Die Warmebehandlung der Turbinenscheibe erfolgt durch einen gebrochenen
Harteprozess, mit einer raschen Abkuhlung in einem Polymerbad gefolgt von einer
langsameren Abkuhlung an Luft. Auf Grund der grof3en Bauteilabmessungen ergeben sich
Abkuhldauern von mehreren Stunden (>15h). Um die Durchfuhrbarkeit der geplanten
Untersuchungen im Rahmen einer Diplomarbeit zu gewahrleisten  wurden

Modellwarmebehandlungen mit verkurzter Dauer aus den realen Daten abgeleitet.
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4.1.1 3-3,5 % NiCrMoV-Stahl

Abbildung 4.1 zeigt die Kontur und die Hauptabmessungen der untersuchten

Generatorwelle.

Full 12280 Kopf
2287 8088 3027
1312 956 70 2007 1774 1675 478
/-”"'—_'_'_'—"'—"-&
g : : : R 4

Abbildung 4.1: Kontur der untersuchten Generatorwelle mit eingezeichnetem Detailbereich

Die Untersuchungen erstrecken sich auf einen Detailbereich, fir den in einer
Abkuhlungssimulation die Temperatur-Zeit-Verlaufe GUber den Querschnitt ermittelt wurden.
Abbildung 4.2 zeigt die Punkte P1 bis P15 die sich ausgehend vom Kern (P15) bis an den

Rand (P1) Uber den gesamten Querschnitt des betrachteten Wellenbereichs erstrecken.

o
™ ey

|5
|—dr

e P

Abbildung 4.2: Positionen der ermittelten Abkuhlkurven.

Die flr die Punkte P 1 bis P15 ermittelten Abkihlkurven sind in Abbildung 4.3 abgebildet.
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Abbildung 4.3: Abkuhlkurven der Warmebehandlungsgeometrie der Generatorwelle

Auf Grund der langen Dauer des realen Prozesses wurden die ermittelten Abkulhlverlaufe in

Modellwdrmebehandlungen Uberfiihrt, die den Punkten P1 bis P10 in Abbildung 4.4
entsprechen.

P1 pg
*
P2 % e P7
R
[ ]
P8 o P10
L ]

Abbildung 4.4: Positionen P1 bis P10 der vereinfachten Abkuhlkurven

Die Kerbschlagproben wurden von Raumtemperatur mit einer Aufheizrate von 10K/s auf
Austenitisierungstemperatur aufgeheizt und anschlieend fir 10 Minuten bei dieser

Temperatur gehalten. Die anschlieRBende Abkuhlung erfolgte mit unterschiedlichen
Abkuhlgeschwindigkeiten.

Abbildung 4.5 zeigt die vereinfachten Abkuhlprofile fur die Untersuchungen des 3-
3,5 % NiCrMoV-Stahls. Da der Einfluss der Abklhlung bis Temperaturen unter 450 °C
vernachlassigt werden kann, wurde die Temperatur der Proben P8, P9 und P10 zuerst auf

450 °C abgesenkt und anschliefiend mit unterschiedlichen Kuhlraten weitergefuhrt.
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Abbildung 4.5: Vereinfachte Abkuhlkurven der Positionen P1 bis P10 — 3-3,5 % NiCrMoV-
Stahl

4.1.2 9-12 % Cr-Stahl

Abbildung 4.6 zeigt die Darstellung einer halben Turbinenscheibe (Abmessungen einer
ganzen Scheibe: Durchmesser 2000 mm, Dicke: 500 mm). An den eingezeichneten Punkten
P1 bis P18 wurden die Abklhlverlaufe ermittelt.

Abbildung 4.6: Ansicht einer halben Turbinenscheibe mit den Positionen P1 bis P18 fir die

AbkUhlkurven ermittelt wurden

Die aus der Simulation abgeleiteten Abkuhlkurven fur die Punkte P1 bis P18 sind in
Abbildung 4.7 dargestellit.
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Abbildung 4.7: Abkuhlkurven der Warmebehandlungsgeometrie einer Turbinenscheibe

Da sich aus den realen Bedingungen sehr lange Abkihldauern ergeben, wurden fir die zur
Untersuchung gewahlten Positionen Modellwarmebehandlungen erstellt. Die
Kerbschlagproben wurden von Raumtemperatur mit einer Aufheizrate von 10K/s auf 1050°C
aufgeheizt und anschlieBend fir 5 Minuten bei 1050°C austenitisiert. Von dieser
Austenitisierungstemperatur wurden unterschiedliche Abkulhlverlaufe mit verschiedenen
Abkuhlgeschwindigkeiten gewahlt. Abbildung 4.8 zeigt die Positionen P1 bis P10 der fur die

Untersuchungen ausgewahlten Punkte einer Halbscheibe.

| P2
A . v-‘.
-
. . Pé P5 .
P9 P8 P4
P10 & . . .
| P7 P3 P1

Abbildung 4.8: Positionen P1 bis P10 der vereinfachten Abklhlkurven

Bedingt durch die Prozessfolge beim Abkuhlen, bestehend aus rascher Abkihlung in einem

Polymerbad mit anschlielender langsamer Kihlung an Luft, kommt es in bestimmten
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Bereichen zu einer Ruckerwarmung des Gefliges. Abbildung 4.9 zeigt die aus den

Simulationsergebnissen abgeleiteten Modellwarmebehandlungen fir den 9-12 % Cr-Stahl.
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Abbildung 4.9: Vereinfachte Abkuhlkurven der Positionen P1 bis P10 — 9-12 % Cr-Stahl

4.2 Warmebehandlung der Proben

4.2.1 Thermomechanische Prufmaschine (Gleeble 3800)

Fir die Simulation der Warmebehandlungsverlaufe wurde die thermomechanische
Prufmaschine Gleeble 3800 der Firma DSI verwendet (Abbildung 4.10). Sie dient zur
Ermittlung von mechanischen Werkstoffkennwerten durch instrumentierte Durchfihrung von
Zug- und  Druckversuchen in  verschiedenen  Temperaturbereichen.  Durch
Widerstandsheizung kdnnen metallische Proben mit unterschiedlichen Geometrien auf bis zu
1700 °C erwarmt und bei Bedarf mit einer Kraftbelastung beaufschlagt werden. Mittels Last-
bzw. Dilatometersystemen koénnen die auftretenden Krafte und Messlangenanderungen

erfasst und ausgewertet werden.
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Abbildung 4.10: Ansicht der thermomechanischen Priifmaschine Gleeble 3800

Abbildung 4.11 zeigt die Probenkammer mit eingespannter Kerbschlagbiegeprobe wahrend
des Austenitisierungsvorgangs. Durch eine Kopplung der Pocket-Jaws mit dem Querhaupt
kénnen wahrend der Warmebehandlung gezielt Belastungen (Zug- und Druckbereich) auf
die Probe ausgelbt werden. Werden die Pocket-daws nicht gekoppelt, kann die Probe
spannungsfrei  gehalten werden. Durch die sehr raschen Aufheiz- und
Abkuhlgeschwindigkeiten, die mit der Gleeble erreicht werden kénnen, eignet sie sich auch
fur die Simulation von Schweil3prozessen oder Warmebehandlungen und zur Aufnahme von
isothermen oder kontinuierlichen Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Schaubildern (ZTU). Die
Gleeble 3800 erwarmt die Proben Uber Kupferspannbacken (diese werden in den Pocket-
Jaws verspannt), die Aufheizraten von 10000 °C/s ermdglicht. Zur Temperatursteuerung wird
ein Thermoelement an der Mitte der Proben angeschweil3t. Durch den Einbau einer
Wasserabschreckvorrichtung ist es moglich, die erwarmten Proben mit bis zu 400 °C/s
abzuschrecken, wobei durch die Bediensoftware unterschiedlichste Temperaturverlaufe

eingestellt werden kdnnen.
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Abbildung 4.11: Probenkammer mit eingespannter Kerbschlagbiegeprobe wahrend der

Warmebehandlung

In Abhangigkeit von der Geometrie der Kupferspannbacken, kénnen verschiedenste
Probengeometrien eingespannt und untersucht werden. In vorliegenden Fall handelt es sich
um Kerbschlagbiegeproben mit einem quadratischen Querschnitt von 10 mm x 10 mm und
einer Lange von 55 mm (siehe Abbildung 3.18) und Dreipunktbiegeproben (SENB-Proben —
single edge notch bend) mit rechteckigem Querschnitt von 20 mm x 10 mm und einer Lange
von 110 mm (siehe Abbildung 4.16).

Um eine Oxidation der Probenoberflache zu vermeiden, kann in der Probenkammer
(Chamber) vor dem Start der Warmebehandlung durch ein Vakuumpumpensystem ein
Vakuum mit ca. 6,0 * 10° Torr erzeugt werden. Abbildung 4.12 zeigt jeweils eine

Kerbschlagbiegeprobe und eine Dreipunktbiegeprobe nach der Warmebehandlung.

Abbildung 4.12: Warmebehandelte Kerbschlagbiege- und Dreipunktbiege- (SENB) Probe
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Es ist zu erkennen, dass es trotz evakuierter Probenkammer zu einer Oxidation der
Probenoberflache kommt. Im Falle der Dreipunktbiegeproben stellt dies keinerlei
Beeinflussung der weiterfUhrenden Untersuchungen dar, da die Oberflache vor dem
Dreipunktbiegeversuch noch auf das Endmal} abgeschliffen und poliert werden. Bei den
Kerbschlagbiegeproben, die Kerben wurden bereits vor der Warmebehandlung eingebracht,
fuhrt die Oxidation zu einem geringen ,Ausrunden® der Kerbe was sich in geringfugig
héheren Kerbschlagwerten wiederspiegelt. Da samtliche Kerbschlagbiegeproben fir die
Untersuchungen vor der Warmebehandlung gekerbt wurden handelt es sich somit lediglich
um eine systematische Abweichung in den Messergebnissen. Eine weitere Quelle flr
Ungenauigkeiten birgt die Tatsache, dass nur ein bestimmter Bereich der Probe
warmebehandelt werden kann, da sich die ,Gluhlinse” auf Grund der Widerstandsheizung
lediglich in der Mitte der Probe ausbildet. Bei den Kerbschlagbiegeproben ergibt sich bei
einer Einspannlange von 25 mm (entspricht dem Abstand zwischen den Spannbacken) ein
homogen warmebehandelter Bereich von ca. 20 mm und bei den Dreipunktbiegeproben von
ca. 50 mm bei einer Einspannlange von 80 mm. Im Falle der Kerbschlagbiegeproben flihrt
dieser Umstand bei Gefugezustanden mit hoher Zahigkeit zu einer geringen plastischen
Verformung der aul3eren Bereiche beim Kerbschlagbiegeversuch, was in einer Erhéhung der

zum Durchschlagen notwendigen Kerbschlagarbeit resultiert.

4.2.2 Temperatur-Zeit-Verlaufe des 3-3,5 % NiCrMoV-Stahl

Im Folgenden sind die Versuchsparameter fir den 3-3,5 % NiCrMoV-Stahl tabellarisch

dargestellt.
Tabelle 4.1: Temperatur-Zeit-Verlaufe 3-3,5 % NiCrMoV-Stahl
P1: 1000
Zeit von | Zeit bis | Temp. [Heiz-/ Kihlrate — 300 8$ 86( 683; 860
[s] s | rol [Cls] £, l \
0 30 5 600
| AN
0 83 860 10 S 400
83 683 860 £ I \
683 | 1088 | 50 2 = 200
0 0; 30 1088; 50

o

200 400 600 800 1000 1200
Zeit [s]
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P2: 1000
: __ — 83; 860
Zeit von | Zeit bis | Temp. |Heiz-/ Kihlrate — 683: 860
T 800 \
[s] [s] [°C] [°C/s] — \
. 0 30 2 600 \
0 83 | 860 10 S 400
83 | 683 | 860 0 § o0 2102-hen
683 | 2103 | 150 05 C 0: 30 — 2083 "
2103 | 5683 | 50 0,028 0 &= '
0 1000 2000 3000 4000 5000 6000
Zeit [s]
i 1000 153860
Zeit von | Zeit bis | Temp. [Heiz-/ Kihlrate S 800 ‘® 683; 860
[s] [s] [°C] [°C/s] = \\
- 3o 5 600 N\
0 83 | 860 10 $ 400
83 | 683 | 860 0 E 200 2103; 200 —
683 2103 200 0,47 0 e 0; 30 )".
2103 | 5683 | 50 0,042
0 1000 2000 3000 4000 5000 6000
Zeit [s]
P4: 1000
Zeitvon | Zeitbis | T Heiz-/ Kuhirat 83§60
eit von | Zeit bis | Temp. |Heiz-/ KiihIrate T 800 \ 33- 86
[s] [s] [°C] [°CIs] = \
- 0 30 2 600 \
0 83 | 860 10 S 400
83 683 | 860 0 £ 500 2103;1250
683 | 2103 | 250 0,43 C 0: 30 \@.50
2103 | 5683 | 50 0,056 o ¢
0 1000 2000 3000 4000 5000 6000
Zeit [s]
Pa: 1000 ¢ 260
Zeit von | Zeit bis | Temp. [Heiz-/ Kihlrate — 800 - 683; 860
o N\
[s] [s] | [C] [°Cls] = N
- 0 30 2 600
0 83 860 10 g 400 031350
83 | 683 | 860 0 5 —
2 200 o
683 2103 350 0,36 0- 30 683; 50
2103 | 5683 | 50 0,084 0 &~
0 1000 2000 3000 4000 5000 6000
Zeit [s]
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P6:
, _ _ 1000 3860
Zeit von | Zeit bis | Temp. |Heiz-/ Kihirate — 683: 860
T 800 NG
[s] [s] [°C] [°C/s] = \
S 600
- 0 30 2
0 83 860 10 g 400 2103; 400
83 | 683 | 860 0 5 200 ~—teesso
683 2103 350 0,32 0; 30 T~
0 e
2103 | 5683 50 0,98
0 1000 2000 3000 4000 5000 6000
Zeit [s]
P7. 1000 [
Zeit von | Zeit bis | Temp. |Heiz-/ Kiihirate — = 883- 860
T 800 N2
[s] [s] [°C] [°C/s] = \
- 0 30 2 600 \&
© o
0 83 860 10 9 400 QA'SO
83 663 | 860 0 § 200 \\ —
;5
683 | 2103 | 450 0,29 0 $0:30 ’\
2103 | 5683 50 0,11
0 1000 2000 3000 4000 5000 6000
Zeit [s]
P8: 1000 .
83; 860
Zeit von | Zeit bis | Temp. [Heiz-/ Kihirate — 683; 860
T 800
[s] [s] [°C] [°C/s] =
5 600
- 0 30 & 1283; 450
0 83 860 10 2 400
83 | 683 | 860 0 g S~
= 200 ~S 5283; 50
683 1283 | 450 0,68 ~~pZs3;
0 €0;30 N
1283 | 6283 50 0,08 7
0 1000 2000 3000 4000 5000 6000 7000
Zeit [s]
P9:
1000
: _ _ 83; 860
Zeit von | Zeit bis | Temp. | Heiz-/ Kiihlrate ,g 800 683; 860
[s] [s] [°C] [°Cls] -
S 600
_ ° % © 283; 450
0 83 860 10 g 400 ;
83 683 | 860 0 § 200 ~
; 50
683 | 1283 | 450 0,68 o 030 N;L&L.
1283 | 7783 50 0,053
0 2000 4000 6000 8000
Zeit [s]
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P10:
Zeit von | Zeit bis | Temp. Heiz-/ Kihlrate

[s] [s] [°C] [°C/s]
- 0 30
0 83 860 10
83 683 860 0

683 1283 450 0,68

1283 12083 50 0,037

Temperatur [°C]

1000
3; 860
800 683; 860
600
1283; 450
400 L\
200 12083; 50
0 Q 0;30 .
0 4000 8000 12000 16000
Zeit [s]

4.2.3 Temperatur-Zeit-Verlaufe des 9-12 % Cr-Stahl

Im Folgenden sind die Versuchsparameter fur den 9-12 % Cr-Stahl tabellarisch dargestellit.

Tabelle 4.2: Temperatur-Zeit-Verlaufe 9-12 % Cr-Stahl

P1: 1200
Zeit Zeitbis | T Heiz-/ Kihlrat 2; 1050
elt von elt bis emp. elz- unirate 1000 402, 1050
[s] [s] [°C] [°Cs] (%) 200
- 0 30 5
0 102 1050 10 T 600
: &
o .
102 402 1050 0 g 400 442; 450
402 442 450 15 s \\ 2942; 250
200 —
442 | 1442 | 130 0,32 . o
0;30 | 1442:130 5942; 100
1442 | 2942 250 0,08 0 .
2942 5942 100 0,05 0 1000 2000 3000 4000 5000 6000
Zeit [s]
P2:
Zeit von | Zeitbis | Temp. | Heiz-/ Kihlrate 1200 55 7p50
[s] [s] [°C] [°Cls] %) 1000 402;-10560
N 0 30 § 800
0 102 1050 10 T 600 -
(] .
102 402 1050 0 g 400 - 44p; 450
< N 2942; 200
402 442 450 15 ~ 200 — ‘T§_ o
1442 2942 200 0,047 0 1000 2000 3000 4000 5000 6000
2042 | 5442 130 0,028 Zeit [s]
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P3: 1200
102; 1050
Zeit von | Zeit bis | Temp. Heiz-/ Kihlrate _. 1000 402;-1050
(@]
[s] [s] [°C] [°C/s] T 300
- 0 30 2
© 600
0 102 | 1050 10 g 400 442; 450
102 | 402 | 1050 0 § S 1442; 250
402 442 450 15 200 ‘T\_.
442 | 1442 | 250 0,2 o %30 | 2442; 130
1442 | 5442 130 0,03 0 1000 2000 3000 4000 5000 6000
Zeit [s]
P4: 1200
2; 1050
Zeit von | Zeit bis | Temp. Heiz-/ Kihlrate 1000 4021650
[s] [s] [°C] [°Cls] o 800
- 0 30 5
0 102 | 1050 10 £ 600
102 402 1050 0 ‘EL 400 &442; 450 2942: 350
@ N
402 442 450 15 @ NG
200 : e~
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4.3 Kerbschlagarbeit A,

4.3.1 Versuchsparameter

Der Lehrstuhl fir Umformtechnik (LUT) an der Montanuniversitat Leoben verfugt tber ein
Pendelschlagwerk (RKP 450 GE, 300 J Arbeitsvermégen) der Firma Zwick GmbH (siehe
Abbildung 4.13). Die zuvor an der Gleeble 3800 warmebehandelten Kerbschlagbiegeproben
wurden an diesem Pendelschlagwerk gepruft. Die Kerbe der Kerbschlagbiegeproben wurden
mit einer Raumnadel vor der anschlielenden Warmebehandlung eingebracht, da durch die
erwarteten Gefligeausbildungen (Martensit, Bainit) und den damit verbundenen
Festigkeitswerten eine Schonung des Werkzeugs und ein verzugsfreies Einbringen der
Kerbe gewahrleistet werden konnte.

Abbildung 4.13: Pendelschlagwerk am Lehrstuhl fir Umformtechnik an der Montanuniversitat

Leoben

Die Untersuchungen fir den 3-3,5 % NiCrMoV-Stahl als auch fir den 9-12 % Cr-Stahl
wurden nach erfolgter Warmebehandlung und vollstandiger Abkiihlung auf Raumtemperatur,
bei Raumtemperatur und 100 °C durchgeflihrt. Die Priftemperatur von 100 °C wurde durch
eine Erwarmung der Kerbschlagproben und des Einlegewerkzeugs in einem Laborofen fur
die Dauer von 1 Stunde bei 100 °C gewahrleistet. Die Prifung der erwarmten Proben wurde

nur dann durchgefihrt, wenn sichergestellt werden konnte, dass die Prifung innerhalb der
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laut Norm vorgeschriebenen 5 Sekunden von Entnahme bis zum Durchschlagen der Probe
durchzufiihren ist. Bei zu langer Einlegezeit wurde die Probe fir weitere 15 Minuten in den

Laborofen eingelegt und im Anschluss die Prufung durchgefihrt.

4.3.2 Ergebnisse — Kerbschlagarbeit

In diesem Kapitel werden die Ergebnisse der Kerbschlagbiegeprifung der beiden
untersuchten Stahle aufgefihrt. Die Diagramme enthalten je zwei Ergebnisse der

Kerbschlagbiegeprifung bei Raumtemperatur und bei 100 °C.

3-3,5 % NiCrMoV-Stahl

95,1
197,3

200

150

M Av bei RT
M Av bei RT
W Av bei 100°C
[ Av bei 100°C

100

Kerbschlagarbeit A, [J]

50 +

P1 P2 P3 P4 PS P6 P7 P8 P9 P10
Positionsbezeichnung

Abbildung 4.14: Ergebnisse der Kerbschlagarbeitsuntersuchungen 3-3,5 % NiCrMoV-Stahl
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9-12 % Cr-Stahl
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Abbildung 4.15: Ergebnisse der Kerbschlagarbeitsuntersuchungen 9-12 % Cr-Stahl

4.4 Bruchmechanisches Verhalten — J-Integral

4.4.1 Versuchsparameter

Die Durchfihrung der J-Integral-Untersuchungen wurde an das Material Center Leoben
vergeben und anhand von J-Integralversuchen an Drei-Punkt-Biegeproben (SENB) nach der
Norm ISO 12135:2002 [52] bestimmt. Abbildung 4.16 zeigt die Darstellung einer SENB-

Probe mit den vorgegebenen Abmessungen.
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Abbildung 4.16: Probengeometrie einer Dreipunktbiegeprobe (SENB, MCL)
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Die Proben (siehe Abbildung 4.16) werden mit einem Ubermal von 0,02 mm gefertigt und
am Warmebehandlungssimulator Gleeble 3800 warmebehandelt. Fur den 3-3,5 % NiCrMoV-
Stahl wurden die Abkuhlverlaufe der Positionsnummern P1, P2, P4, P5, P7, P8, P9 und P10
(siehe Kapitel 4.1.1) in den Proben eingestellt. Fir den 9-12 % Cr-Stahl wurden die
Positionsnummern P1, P2, P3, P4, P5, P6, P8, P9, P10 (siehe Kapitel 4.1.2) untersucht. Die
Ablaufe der Warmebehandlungen sind Kapitel 4.1 zu entnehmen. Nach erfolgter
Warmebehandlung werden die Proben auf Endmalfd geschliffen und poliert und fir die
Ermittlung der Kerbdffnung Ausnehmungen fir einen Kerbaufweitungsaufnehmer
eingebracht. Im Anschluss wird eine Kerbe eingebracht, von deren Kerbgrund durch
zyklische Schwingvorgange ein Anriss erzeugt wird. Die Messung der Restbruchflache
wahrend des Versuchs erfolgt Uber Potentialmessung mittels eines Nanovoltmeters.

Abbildung 4.17 zeigt eine fertig bearbeitete Dreipunktbiegeprobe.

Abbildung 4.17: Ansicht einer Dreipunktbiegeprobe (SENB) mit eingezeichnetem Bereich der
Hartemessung (Kapitel 4.5)

Die quasistatische Prufung der SENB-Proben erfolgt an einer Universalzugprifmaschine
(Z250 der Firma Zwick). Die uber drei Widerlager eingeleitete Kraft wird Uber eine

Kraftmessdose ausgelesen.
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Abbildung 4.18 zeigt den verwendeten Versuchsaufbau am Materials Center Leoben.

Abbildung 4.18: Versuchsaufbau am Materials Center Leoben

4.4.2 Ergebnisse — J-Integralmessung

In diesem Kapitel sind die Ergebnisse der bruchmechanischen Untersuchungen angefihrt.
3-3,5 % NiCrMoV-Stahl

Abbildung 4.19 zeigt die Kraft-Kerbaufweitungskurven fur die Probenpositionen, die fur den
3-3,5 % NiCrMoV-Stahl untersucht wurden.
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Abbildung 4.19: Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven 3-3,5 % NiCrMoV-Stahl
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Die Kurven zeigen alle einen Anstieg der Belastung, bis plastische Verformung und danach
statisches Risswachstum einsetzt, bevor das Versagen auftritt. Aus diesem Grund wurde mit
der in Kapitel 3.4 beschriebenen Methodik Risswiderstand-Rissverlangerungs-Kurven erstellt
(siehe Abbildung 4.20).
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Abbildung 4.20: Risswiderstand-Rissverlangerungs-Kurven 3-3,5 % NiCrMoV-Stahl

Durch das Einzeichnen von Konstruktions- und blunting line kénnen die Jg.s -Werte

abgelesen werden. Abbildung 4.21 zeigt ein Balkendiagramm mit den ermittelten Werten.
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Abbildung 4.21: Jo 25 -Werte 3-3,5 % NiCrMoV-Stahl
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9-12 % Cr-Stahl

Abbildung 4.22 zeigt die Kraft-Kerbaufweitungskurven fir die Probenpositionen, die fir den
9-12 % Cr-Stahl untersucht wurden.
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Abbildung 4.22: Kraft-Kerbaufweitungs-Kurven 9-12 % Cr-Stahl

Die Kurven zeigen kaum plastisches Verformen und stabiles Risswachstum. Einige Proben
zeigen auch das ,pop-in“-Verhalten. Dies ermdoglicht es, direkt aus den Kraft-
Kerbaufweitungs-Kurven Werte fur J,c zu errechnen (siehe Kapitel 3.4). Abbildung 4.23 zeigt

ein Balkendiagramm, das die Ergebnisse fur die untersuchten Positionen enthalt.
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Abbildung 4.23: J,--Werte 9-12 % Cr-Stahl
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4.5 Hartemessung

Die Hartemessungen erfolgten am Harteprifer EMCO Test M1C 101 am Lehrstuhl fir
Umformtechnik. Die Ermittlung der HV10-Hartewerte wurde an den Breitseiten der
gebrochenen Dreipunktbiegeproben (SENB) zur Bestimmung des J-Integrals in einem

Abstand von 1 mm zu den Bruchkanten durchgefihrt (siehe Abbildung 4.17).
3-3,5 % NiCrMoV-Stahl

Abbildung 4.24 zeigt die Ergebnisse der Harteuntersuchungen fur den 3-3,5 % NiCrMoV-
Stahl.
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Abbildung 4.24: Hartewerte 3-3,5 % NiCrMoV-Stahl

9-12 % Cr-Stahl

Abbildung 4.25 zeigt die Ergebnisse der Harteuntersuchungen fur den 9-12 % Cr-Stahl.
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Abbildung 4.25: Hartewerte 9-12 % Cr-Stahl

-65-



Experimenteller Teil

4.6 Diskussion der Ergebnisse

4.6.1 3-3,5 % NiCrMoV-Stanhl

Die Untersuchungen fir den 3-3,5 % NiCrMoV-Stahl zeigen, dass mit zunehmendem
Abstand von der Bauteiloberflaiche die Werte der Kerbschlagarbeit zunehmen. Im
Randbereich bewegen sich die Werte um 70 J, steigen bis in den Kern allerdings auf einen
mehr als doppelt so hohen Wert an. Je hdher die Abkihlung des Werkstoffes aufgefangen
und mit einer langsameren Abkulhlgeschwindigkeit weiterbehandelt wird, desto zaher verhalt
sich der Werkstoff bei der Kerbschlagbiegepriifung. Auffallend ist, dass die Werte der bei
Raumtemperatur und der bei 100 °C gepriften Proben oft wenig differieren und sich keine
eindeutige Aussage Uber den Temperatureinfluss ergibt.

Die Werte der J-Integraluntersuchung zeigen ein ahnliches Bild. Mit zunehmendem Abstand
von der Bauteiloberflache nehmen die Werte und somit die Zahigkeit zu. Im Gegensatz zu
den Kerbschlaghiegewerten nimmt jedoch der J-Integral-Wert der Kurve 1 einen ahnlich
hohen Wert wie die Kurven aus der Mitte des Bauteiles an.

Die Hartewerte folgen den bisherigen Beobachtungen in jener Weise, dass mit steigender

Zahigkeit (Kerbschlagbiegearbeit, J-Integral) die Harte abnimmt.

4.6.2 9-12 % Cr-Stahl

Die Proben des 9-12 % Cr-Stahls zeigen in Abhangigkeit von der durchgeflihrten Abkihlung
ein sehr unterschiedliches Verhalten. Bedingt durch die gebrochene Harteprozedur kommt
es an bestimmten Positionen im Querschnitt zu einer Rickerwarmung des Gefluges (siehe
Abbildung 4.8 und Abbildung 4.9).

Die Positionen P1 und P2 werden durch ihre Lage an der Stirnseite bzw. Kante des
Werkstlcks stark abgekuhlt und nur wenig rickerwarmt. P6 wird trotz seiner Lage an der
Oberflache durch das benachbarte grof’e Volumen von 150 °C auf 400 °C wiedererwarmt.
Durch die starke Abkuhlung zu Beginn des Abschreckens ist die Martensitbildung vollstandig
abgeschlossen. Die Ruckerwarmungen flhren zu einer Anlassbehandlung des bereits
vollstandig ausgebildeten Martensits und somit zu einer hohen Zahigkeit.

P9, P8 und P4 weisen besonders niedrige Kerbschlagwerte auf. lhre Lage im Querschnitt
ergibt einen Abkuhlverlauf, bei dem die Abkuhlung bei 250 °C bis 350 °C gestoppt und auf
Temperaturen von 350 °C bis 450 °C ruckerwarmt wird. Da die Martensitbildung bei diesen
Temperaturen noch nicht vollstandig abgeschlossen ist, wird durch die Rickerwarmung der
bis zu diesem Zeitpunkt gebildete Martensit angelassen. Erst bei weiterer Abklhlung, kann
der restliche Austenit in Martensit umwandeln. Die verbleibende Zeit reicht jedoch nicht aus,

um den neu gebildeten Martensit vollstandig anzulassen (Anlassstufe 3). Die niedrigsten
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Werte sowohl bei Kerbschlagarbeit und auch dem J-Integral weist P9 auf, der bis 300 °C
abgekihlt und bis auf 450 °C wiedererwarmt wird. Bei den Hartemessungen weisen diese
Proben die hdochsten Werte auf. Es besteht somit ein direkter Zusammenhang zwischen
Harte und Zahigkeit. Das Auffangen der Temperatur in Bereichen in denen die
Martensitbildung nicht komplett abgeschlossen ist, ein darauffolgendes Anlassen dieser
Bereiche und eine erst bei weiterer Abkuhlung stattfindende Bildung des restlichen
Martensits und somit einem nur teilweise angelassenen Geflige, fihren zu sehr niedrigen
Kerbschlag- und J-Integral-Werten und hohen Hartewerten.

P5 zeigt durch seine Lage nahe der Oberflache eine Abkihlung auf 200 °C und eine
Rickerwarmung auf 350 °C. Die Prifwerte bewegen sich im Mittelfeld der untersuchten
Punkte. Die Punkte P10, P7 und P3, die ab 450 °C, 300 °C und 250 °C kontinuierlich
abkudhlen und keine Wiedererwdrmung erfahren zeigen sowohl durchschnittliche Werte der
Kerbschlagarbeit als auch der J-Integral-Werte.

Die Versuchsergebnisse des Kerbschlagbiegeversuchs zeigen darlUber hinaus, dass bei
einer hoheren Probentemperatur (von 100 °C) die Kerbschlagwerte gegeniiber einer Prifung
bei Raumtemperatur in hohem MalRe zunehmen. Samtliche Werte bei erhdhter
Probentemperatur tbersteigen die Messergebnisse unter Raumtemperatur.

Die ermittelten Hartewerte folgen den Untersuchungen der Kerbschlagarbeit und des

J-Integrals in dem Sinne, als dass hohe Zahigkeit mit niedriger Harte einhergeht.

4.7 Zusatzliche Untersuchungen — 9-12 % Cr-Stahl

Auf Grund der Ergebnisse der Kerbschlagarbeit und der J-Integral-Kennwerte des
9-12 % Cr-Stahls wurden weiterflihrende Untersuchungen durchgefiihrt. Im Folgenden

werden die Ergebnisse der Untersuchungen zusammengefasst.

4.7.1 Rasterelektronenmikroskop

Die Untersuchungen der Bruchflachen von ausgewahlten Kerbschlagproben des 9-12 % Cr-
Stahls wurden am Rasterelektronenmikroskop am MCL durchgefuhrt. Daflr wurden funf
Proben mit niedriger bis hoher Kerbschlagarbeit ausgewahlt. Tabelle 4.3 zeigt die fur die

Untersuchungen ausgewahlten Proben und die dazugehorigen Kerbschlagarbeiten.
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Tabelle 4.3: Positionsbezeichnungen und Kerbschlagarbeitswerte der flr eine
rasterelektronenmikroskopische Untersuchung ausgewahlten Kerbschlagbiegeproben des 9-
12 % Cr-Stahls

Positionsbezeichnung Kerbschlagarbeit A, [J]
P1 145,6
P4 51,7
P6 90,4
P8 23,8
P9 11,0

Bruchformen

Briche lassen sich grundsatzlich in zwei Gruppen aufteilen, die entweder als Folge von
einmaliger Uberlastung als Gewaltbruch oder durch wiederholte zyklische Beanspruchung
als Schwingungsbruch auftreten. Gewaltbriiche koénnen dabei als verformungsarme
Sprodbriiche oder Verformungsbriche in Erscheinung treten. Sprédbruchbegiinstigende
Faktoren stellen tiefe Temperaturen, mehrachsige Spannungszustande (infolge von Kerben,
Durchmesseriibergange, usw.) oder geringe Verformungsfahigkeit bei Werkstoffen hoher
Festigkeit dar. Sprodbriiche kdénnen transkristallin oder interkristallin durch einen Werkstoff
verlaufen. Der transkristalline Sprédbruch entsteht durch Trennung von Kristallebenen
innerhalb eines Korns. Werden Korngrenzen durch Verunreinigungen oder Ausscheidungen
versprodet, treten interkristalline Sprodbriiche auf. Bruchflachen von spréden Werkstoffen
zeigen kaum plastisch verformte, ebene Bruchflachen. Duktile Werkstoffe neigen zu
Verformungsbriichen. Der Bruch entsteht erst nach grof3en plastischen Verformungen. Die
Bruchflachen kénnen in diesem Fall eine ausgepragte Wabenstruktur aufweisen. Der Bruch
entsteht an Werkstoffinhomogenitaten (NME, Risse, usw.) durch Lochbildung. Unter
steigender Belastung weiten sich die gebildeten Hohlrdume aus, bis sie schlief3lich

abscheren und Bruchwaben zurticklassen [18].

Die folgenden Bilder eines Rasterelektronenmikroskops zeigen fir jede untersuchte Probe
erst eine Ubersichtsaufnahme der Kerbe und des darunterliegenden Bereichs der
Kerbschlagproben. In den Ubersichtsaufnahmen sind Detailbereiche eingezeichnet, die mit

unterschiedlich starken Vergroferungen genauer untersucht wurden.
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Position P1

Ubersicht:

#

200 pm ‘ EHT=2000kY  Signal A= SE1 User Name = G.PUSCHMANN mas L
_ Date :2 Aug 2013 —
WD = 7.5mm Mag= 20X File Name = Versuch 32_01.tif

Abbildung 4.26: Ubersicht Position P1

Abbildung 4.26 =zeigt unterhalb der Kerbe einen groRen Bereich mit sehr glatten
Bruchflachen. In diesem Bereich ist die Geschwindigkeit des Pendelschlagwerks so grof3,
dass der Werkstoff ohne plastische Verformung bricht. Weiter innerhalb der Probe zeigen die
Bruchflachen plastische Verformung und ein duktiles Verhalten.
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Detail1:

Detailbereich 1 (Abbildung 4.27) zeigt einen Ausschnitt aus dem Bereich unter der Kerbe mit

kaum plastischer Verformung. In der leichten Wabenbildung zeigen sich Ansatze von

plastischem Verhalten, dennoch liegt sprédes Verhalten vor.

: il ¥
EHT =20.00 kV Signal A = SE1 :z Tﬁ;;:usmmw [ EHT = 20.00 kY Signal A = SE1 :igms;i;uscww« [
WD = 7.5 mm Mag = 100 X Fil Hame = Versuch 32_034 s el N | WD = 7.5mm Mag= 300X Fio Names visch 82_0A

Date 2 A

Signal A = SE1 Jsertlama = C.PUSCHMANN [ EHT = 20,00 k¥ Signal A = SE1 :
WD = 7.5mm Mag= 3.00KX File Nawe = Versuch 32_10.4

Date 12 Aug 2013
WD= 75mm Mag= 100KX Fie e « oraich 32,0710

Position P1, Detail 1 Position P1, Detail 1

Abbildung 4.27: Position P1 - Detailbereich 1 in unterschiedlichen VergréRerungen
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Detail 2:

Detailbereich 2 (Abbildung 4.28) stellt den Ubergangsbereich zwischen spréden und duktilen
Bereich dar. Im Vergleich zu Detailbereich 1 ist bereist ausgepragte Wabenbildung zu

erkennen, was auf ein duktileres Bruchverhalten hinweist.

&/ ¥ Y ] =
EHT = 20.00 k. EHT = 20,00 kV/ Signal A = SE1
WD= 7.6mm - s 2 — WO = 7.5mm Mag= 300X

Py
EHT = 2000 kV Signal A = SE1 EHT = 20.00 KV Signal A = SE1
WD = 85mm Mag= 1.00KX o Len iz se =] WD = 85mm Mag= 3.00KX

Position P1, Detail 2 Position P1, Detail 2

Abbildung 4.28: Position P1 - Detailbereich 2 in unterschiedlichen VergréRerungen
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Detail 3:

Detailbereich 3 ahnelt dem Detailbereich 2 stark, allerdings kommt es durch noch gréRere

plastische Verformungen zu starkeren Niveauunterschieden innerhalb der Bruchflache und

zur Bildung einer Wabenstruktur, mit stark differierenden GréRen der einzelnen Waben.

Abbildung 4.29 =zeigt die gegenuber Abbildung 4.28 stark vergroRerten Waben der

Bruchflache im Zentrum der Kerbschlagbiegeprobe.

T ey M . o
EHT = 20.00 kV Signal A = SE1 EHT =20.00 kV Signal A = SE1
WD = 80mm Mag= 100X o R | WD = 85mm Mag= 300X

P 3
ab i r 24
EHT =20.00 kv Signal A=SE1 User hlame = CPUSCHMANN mcl_ EHT =20.00 kV Signal A= SE1

WD = 85mm Mag= 100K X B 2 zase WD = 85mm Mag= 300K X

Position P1, Detail 3 Position P1, Detail 3

Abbildung 4.29: Position P1 - Detailbereich 3 in unterschiedlichen VergréRerungen
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Position P4

Die Probe der Position 4 (51,7 J) weist lediglich ein Drittel der verbrauchten Kerbschlagarbeit
zur zuvor beschriebenen Probe der Position P1 (145,6 J) auf. Dies spiegelt sich in einer
einheitlich verformungsarmen Bruchflaiche wieder. Die Ubersichtsansicht (Abbildung 4.30)

zeigt die Bereiche der Kerbe und der weiter innen liegenden Positionen.

200 gm T EHT = 20.00 kV Signa| A= E1 User Name = C.PUSCHMANN m w
_ Date 2 Aug 2013 LES S
WD = 85mm Mag = 20X File Name = Versuch 6_01.tif

Abbildung 4.30: Ubersicht Position P4

Unterhalb der Kerbe befindet sich ein Bereich mit groBen Bruchkanten und
dazwischenliegenden glatten Bruchflachen. Direkt im Anschluss beginnt das Gebiet des

Restbruches, welches sich Uber die restliche Bruchflache ohne groRe plastische

Verformungen erstreckt.
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Detail 1:

Die ebenen Bruchflachen neben den Bruchkanten des Detailbereichs 1 (Abbildung 4.31)
direkt unterhalb der Kerbe weisen bedingt durch die Verformungsbedingungen spréde und

ohne plastische Verformung getrennte Bruchflachen auf.

EHT = 20.00 KY Signal A = SE1 e u - EHT = 20.00 KV Signal A = SE1
WD = 85mm Mag= 100X . oy F— WD = 80mm Mag= 300X

' 1 / \ . w4
EHT = 20.00 KV Signal A = SE1 e e~ EHT = 20.00 KV Signal A = SE1 s tiona 7 ML
WD= 85mm Mag= 1.00KX ORI T e sorn — WD = 85mm Mag= 300KX — mltns P o R S

Position P4, Detail 1 Position P4, Detail 1

Abbildung 4.31: Position P4 - Detailansicht 1 in unterschiedlichen VergréRerungen
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Detail 2:

Detailansichten 2 und 3 (Abbildung 4.32 und Abbildung 4.33) weisen ein vergleichbares

Bruchverhalten auf. Beginnende plastische Verformungen sind zwar zu erkennen, aber nicht

so stark ausgepragt wie bei der Probe der Position 9.

¢ 3 GES M T2 7 5 e
EHT =20.00 KV Signal A = SE1 me EHT = 20.00 KV Signal A = SE1 .
Date 3 e Date 2. L ¥ -
WD = 85mm Mag= 100X il Nome = Versaoh §_11¢ = WD = 85mm Mag= 300X File Noms = Versuen §_131¢

] Signal A = SE1 Ussr e = C PUSCHMAR m [ - EH =20.00 kV Signal A = SE1 ‘ U!ﬂ =
WD = 85mm Mag= T00KX [ vemenstse *Q” i WO = 85 mm Mag= 300KX  fithomevemens i Q
Position P4, Detail 2 Position P4, Detail 2

Abbildung 4.32: Position P4 - Detailansicht 2 in unterschiedlichen Vergroferungen

Die Bruchflache der Probe der Position 4 zeigt im Vergleich zu Position 9 deutlich weniger
Bereiche mit gréleren plastischen Verformungen. Die gebildeten Waben haben nur geringe

Hohe woraus sich eine flachere Bruchflache ergibt.
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Detail 3:

WD = 85mm Mag = 300X il Nama = Versuch 61911 WD = 85mm Mag= 1.00KX File Mame = Versuch & 21 1

\; VARl p e >
= = = =
EHT = 20.00 kV Sign: E1 EHT =20.00 kV Signal A = 8E1 ot 3 Aoy 201 m C L7

EAT = 20.00 kY Signal A = SE1
WD = 85mm Mag= 300KX File Name = Versuch §_23.41

Position P4, Detail 3

Abbildung 4.33: Position P4 - Detailansicht 3 in unterschiedlichen VergréRerungen

-76 -



Experimenteller Teil

Position P6

Die Probe der Position 6 liegt mit der verbrauchten Kerbschlagarbeit von 90,4 J zwischen
Position 1 (145,6 J) und Position 4 (51,7 J). Ein Vergleich der drei Ubersichtsbilder zeigt,
dass das Erscheinungsbild der Bruchflache auf ein duktileres Verhalten als Position P4
(Abbildung 4.30) aber ein sproderes Verhalten als Position P1 (Abbildung 4.26) hinweist.

Ubersicht:

- e

"~ Detail 1 \

o ReRrLT

o ¥ ! -
g

kel LI ool £ CEN o L
= i = User Name = C.PUSCHMANN
200 ym EHT =20.00 kV Signal A = SE1 o) m¢L

WD = 8.5 mm Mag= 20X File Name = Versuch 8_01 tif

Abbildung 4.34: Ubersicht Position P6

Die Bruchflache der Probe der Position P4 weist unterhalb der Kerbe bedingt durch die hohe
Geschwindigkeit des Pendelschlagwerks ebenfalls einen Bereich mit sprod versagendem

Verhalten auf. Darunter erstreckt sich der Restbruch mit moderaten duktilen Verformungen.
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Detail 1:

Detailbereich 1 (Abbildung 4.35) weist kaum plastische Verformung auf. Die hohe

Verformungsgeschwindigkeit fihrt zu einem sproden Werkstoffversagen und zu einen glatten

Bruchflache.

e P i Wil <
EHT = 20,00 kY Signal A = SE1 Ui = P . 220,00 kv Signal T Do C e,
u . u
WD = 80mm Mag= 100% Pl Narme  Veruich 08 WO = 85mm Mag= 300X B e

Position P6, Detail 1 Position P6, Detail 1

1

"EHT = 20.00 KY Signal A = SE1 Lo lame - G FUSCIBANN . EHT = 20.00 KY Signal A = SE1 et CPUSCHN
WD = 85mm Mag= 100KX (it vessnsorn C} o WD = 85 mm Mag= 300KX  (ilfiime s versensome &
Position P6, Detail 1 Position P6, Detail 1

Abbildung 4.35: Position P6 - Detailansicht 1 in unterschiedlichen VergréRerungen
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Detail 2:

Detailbereich 2 (Abbildung 4.36) liegt direkt unterhalb der Kerbe. Allerdings gleichen sich die
Bruchflachen von Detailbereich 2 und dem weiter innen liegenden Detailbereich 3 sehr. Die
plastischen Verformungen, welche zur Wabenbildung flhren, sind starker ausgepragt als bei

Proben von Positionen mit geringerer Kerbschlagarbeit (z.B. Position 4, 8 und 9).

3 g . sid By ¥ ¢ Nt J
EHT = 20.00 kv Signal A = SE1 EHT = 20,00 kV Signal A = SE1
WD = 85mm Mag= 100X " s f—q WO = 85mm Mag= 300X

Position P6, Detail 2 Position P6, Detail 2

) & W7 \ i L
EHT =20.00 kV i | A=SE1 E EHT =20.00 kV Si | A=SE1
WD = 85mm wag= tookx | SmImE mQL WO = 85 mm wag= sooKkx | SmIEE ""Ca‘-
Position P6, Detail 2 Position P6, Detail 2

Abbildung 4.36: Position P6 - Detailansicht 2 in unterschiedlichen VergréRerungen
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Detail 3:

Die in Detailbereich 2 (Abbildung 4.36) und 3 (Abbildung 4.37) erkennbaren plastischen
Verformungsvorgange fihren im Vergleich zur Probe der Position 4 zu hoheren Werten der

Kerbschlagarbeit. Die Probe der Position P9 weist eine noch starkere Wabenbildung

innerhalb der Bruchflache auf.

Signal A= SE1 < ] \ Signal A = SE1
Mag= 100 " s — WD = 85mm Mag= 300X

EHT=2ODOkV S\Q\A:SH o " m [ EHT=2000V Signal A = SE1 e m [
WD = 85 mm Mag= 100KX  Soirt iz ¢’ WD = 85mm Mag= 300KX  liinevuscnszsu ¢
Position P6, Detail 3 Position P6, Detail 3

Abbildung 4.37: Position P6 - Detailansicht 3 in unterschiedlichen VergréRerungen

Mit den Kerbschlagbiegeproben der Positionen P8 (23,8 J) und P9 (11,0 J) wurden noch
zwei Untersuchungen an Proben durchgefihrt, die sehr niedrige Werte im

Kerbschlagbiegeversuch ergeben haben.
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Position P8
Ubersicht:
Die Ubersichtsdarstellungen von Position P8 (Abbildung 4.38) und P9 (Abbildung 4.42)

zeigen ein sich ahnelndes Bruchbild. Unterhalb der Kerben befinden sich Bruchkanten, die

direkt in eine sehr wenig plastisch verformte Restbruchflache Gibergehen.

200 pm N - - k T = 20.00 kV o Signal A = SE1 User Name = C.PUSCHMANN m 'l
_ Date :2 Aug 2013 —-=2
|—| WD= 85mm Mag= 20X File Name = Versuch 12_01 tif

Abbildung 4.38: Ubersicht Position P8
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Detail 1:

Detailbereich 1 zeigt den durch eine hohe Verformungsgeschwindigkeit beeinflussten
Bereich unterhalb der Kerbe. Anndhernd Uber die gesamte Lange der Kerbe verlauft eine
Bruchkante, deren Bruchflache keine plastischen Deformationen zeigt. In der in Abbildung

4.39 abgebildeten Bruchflache ist ein sehr sprodes Werkstoffverhalten zu erkennen.

. A =
g M % - By _. - ~ =
EHT = 20.00 kv A Signal A = SE1 v v
WD = 85mm Mag= 100X " A G — WD = 85mm Mag= 300X et oy B

EH " Signal A=SE1 - EHT = 20.00 kv Signal A = SE1
WD = 90mm Mag= 1.00KX s e b B = WD = 90mm Mag= 3.00KX

Position P8, Detail 1 Position P8, Detail 1

Abbildung 4.39: Position P8 - Detailansicht 1 in unterschiedlichen VergréRerungen
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Detail 2:

Die Detailbereiche 2 und 3 weisen aufgrund des Aussehens auf ein sprodes
Materialverhalten hin. Werden die Restbruchflachen der Proben von Position 1 mit denen
von Position 8 oder 9 verglichen, ist eine plastische Verformung nur im Ansatz zu erkennen.

Bereits nach sehr kleinen Verformungen tritt der Bruch auf. Dies hat zur Folge, dass die

Bruchflachen kein duktiles Wabenbruchaussehen aufweisen.

£ £ W ; v s
Signal A = SE1 EHT = 20.00 KV Signal A = SE1
Mag= 300X " st WO = 85 mm Mag= 100K X

Position P8, Detail 2 Position P8, Detail 2

EHT =20.00 kV Signal A =SE1
WD = 85mm Mag= 3.00KX

Position P8, Detail 2

Abbildung 4.40: Position P8 - Detailansicht 2 in unterschiedlichen VergréRerungen
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Detail 3:

Date 2 Aug 2013 Date 2 Aug 201

3 i S 3 F £ e v L - Y N .
Signal A= 827 SN o ame = PUSCEANY

ignal meu kY ! B

Mag= 100X File Name = Versaeh 12.17 1 WD = 8.0 mm Mag = 300 X File Meme = Versich 12_19:1

Position P8, Detail 3 Position P8, Detail 3

e ; -
EHT = 2000 kY e~ mes L EHT = 20.00 kV Signal A = SE1 Lertone- o1 ML
WD= 85mm Mag= 1OOKX  founames vermen o znr — WO = 85mm Mag= 300KX  itiom i 1w

Position P8, Detail 3 Position P8, Detail 3

Abbildung 4.41: Position P8 - Detailansicht 3 in unterschiedlichen Vergroferungen
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Position P9
Ubersicht:
Die Kerbschlagarbeit der Probe der Position 9 ist mit 11,0 J die geringste der untersuchten

Proben. Im Vergleich zur Probe der Position 8 (Abbildung 4.38) bildet sich unterhalb der

Kerbe eine nicht so stark ausgepragte Bruchkante.

’ 200 pm EHT = 20.00 kV ] Sina| A =SE1 User Name = C.PUSCHMANN m l—
_ Date :2 Aug 2013 =25
|_| WD = 85mm Mag = 20 X File Name = Versuch 16_01.tif

Abbildung 4.42: Ubersicht Position P9
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Detail 1:

Die Detailbereiche 1 (Abbildung 4.43) und 2 (Abbildung 4.44) direkt unterhalb der Kerbe
zeigen einen abgescherten Ubergangsbereich zu einer kaum verformten Restbruchfléche.
Der Bereich der Scherung weist eine sehr glatte und ebene Bruchflache auf. Die im
Anschluss gebildete Restbruchflache zeigt das typische Verhalten eines transkristallinen
Sprédbruchs. Die Bruchflache zeigt keine plastischen Verformungen und weist somit auf

niedrige Kerbschlagbiegewerte hin.

a

m ) EHT = 20.00 KV Signal A = SE1
i WD = 85mm Mag= 300X

EHT = 2000 kv "~ Signal A = SE1

i WD = 85mm Mag= 100X o

\ 7 g - - My L
EHT =20.00 kV Signal A =SE1 g:ﬂ 20.00 kV Signal A = SE1
WD = 85mm Mag= 1.00KX e 5 | WD = 85mm Mag= 3.00KX

Position P9, Detail 1 Position P9, Detail 1

Abbildung 4.43: Position P9 - Detailansicht 1 in unterschiedlichen Vergré3erungen
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Detail 2:

Signal A = 8E1 EHT =20.00 kV ’ Signal A = 8E1
Mag= 100X o e 1 — WO = 85mm Mag= 300X

Ny t g \ b »
EHT = 20.00 kY Signal A = SE1 e : EHT = 20.00 kY Signal A = SE1
WD = 85mm Mag= 1.00KX o e — WO = 85mm Mag= 3.00KX

Position 9, Detail 2 Position 9, Detail 2

Abbildung 4.44: Position P9 - Detailansicht 2 in unterschiedlichen Vergroferungen
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Detail 3:

Die Bruchflachen des Detailbereichs 3 (Abbildung 4.45) weisen keine Anteile an plastischer

Verformung auf. Der Werkstoff verhalt sich Uber den gesamten Querschnitt duf3erst sprdde.

I's W | 1 Cefn " i 4y r
meL Signal A = SE1 v
WD = 85mm Mag= 100X ot ch 1,1 Q — WO = 85mm Mag= 300X 1 24

Position P9, Detail 3 Position P9, Detail 3
B TN :

- - ‘ -
EHT =20.00 kv Signal A = SE1 o o mes EHT = 20,00 kV Signal A = SE1 L ML
WD = 85mm Mag= 100KX il Vermuen s ou = WD = 85mm Mag= 300KX — o2hmiE e

Position P9, Detail 3 Position P9, Detail 3

Abbildung 4.45: Position P9 - Detailansicht 3 in unterschiedlichen Vergroferungen

Die Untersuchungen der Bruchflachen der Kerbschlagproben bestéatigten die Ergebnisse der
vorangegangenen  Prifungen.  Abkihlbedingungen  welche geringe Werte der
Kerbschlagarbeit sowie schlechtes Zahigkeitsverhalten bei den bruchmechanischen
Untersuchungen aufweisen, zeigen Uberwiegend sprédes Versagen. Dennoch konnten mit
Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie keine weiteren Erkenntnisse fir das stark

unterschiedliche Zahigkeitsverhalten des 9-12 % Cr-Stahl gefunden werden.
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4.7.2 Restaustenit- und Karbidmessungen

Die durchgeflhrten Restaustenitmessungen an unterschiedlichen Kerbschlagbiegeproben
sollten zeigen, ob es im Zuge der Abkuhlung zur Bildung von Austenit im Gefuge kommt. Zu
diesem Zweck wurden verschiedene Kerbschlagproben mit zdhem bzw. duktilem
Bruchverhalten am MCL mittels Rontgendiffraktometrie (XRD) gepruft. Tabelle 4.4 zeigt die

gepriften Proben mit den dazugehorigen Kerbschlagarbeit- und Restaustenit-Messwerten.

Tabelle 4.4: Positionsbezeichnung, Kerbschlagarbeit und Ergebnis der

Kerbschlagbiegeproben, die zur Restaustenitmessung des 9-12 % Cr-Stahls herangezogen

wurden.
Positionsbezeichnung | Kerbschlagarbeit A, [J] |Restaustenitgehalt [%]
P2 114,1 2,2
P4 51,7 6,5
P4 -100 °C 117,4 2,7
P6 90,4 6,4
P6 — 100 °C 270,2 9,1
P8 37,3 1,9
P9 11,0 3,5
P9 -100 °C 62,3 2,2
P10 66,5 2,8

Wie Tabelle 4.4 zu entnehmen ist fihrte die RA-Messung zu keinem verwertbaren Ergebnis.
Proben die bei den identischen Abklhlbedingungen warmebehandelt wurden und lediglich
bei unterschiedlichen Priftemperaturen geprift wurden zeigen groRe Unterschiede bei den
RA-Messungen (z.B.: P6 und P6 - 100°C). Da die Messung des Restaustenits Uber eine
Bestimmung der Gitterkonstante von Oberflachenbereichen erfolgt, kann die Messung durch
Karbide mit ahnlicher Gitterkonstante verfalscht werden. Restaustenit ist auf Grund der
Stahlzusammensetzung allerdings nicht zu erwarten. Eine =zusatzlich durchgefihrte
Karbidmessung konnte ebenfalls keine Informationen zu den Grinden fur die
unterschiedlichen Zahigkeitsverhalten liefern. Die Problematik liegt in den sehr geringen
Restaustenitgehalten und den sehr ahnlichen Gitterkonstanten einiger Chromkarbide und

des Restaustenits, wodurch die Messergebnisse verfalscht werden.
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5. Umwertung von Kerbschlagarbeit in Bruchzahigkeit

Da ein J.-Parameter seine Gultigkeit im Bereich der LEBM nicht verliert, 1asst er sich auch

hier ermitteln. Es ergibt sich der Zusammenhang [51]:

EDZ (Ebener Dehnungszustand)

K;*(1—v?)
= 5.1
=% (5.1)
ESZ (Ebener Spannungszustand)
K;?
= 5.2
/=% (5:2)

Dies bedeutet, dass fur Proben mit einer kleinen plastischen Zone die Bruchzahigkeit K, aus
J-Werten errechnet werden kann [51].

Da Zahigkeitsuntersuchungen, wie die der Bruchzahigkeit bzw. des J-Integrals, eine
aufwendige und zeitintensive Prifung darstellen, die Kerbschlagarbeit, die ebenfalls das
Zahigkeitsverhalten von Werkstoffen bewertet, jedoch sehr einfach ermittelt werden kann,
ware eine einfache Umwertung von A, in K. bzw. J. von Vorteil. Grundsatzliche
Uberlegungen, wie sie in Kapitel 3.3 angefiihrt sind, zeigen dass sich die
Kerbschlagbiegeprufung lediglich zu einer Reihung von Werkstoffen bzw. zur Einteilung in
sprodes oder duktiles Verhalten eignet. Wahrend also K- bzw. J-Untersuchungen
Werkstoffkennwerte liefern, ermittelt die Kerbschlagbiegeprufung eine technologische Grofie,
die ausschlieBlich an Normproben zu giltigen Ergebnissen fiihrt. Ein Ubertrag von
Erkenntnissen aus A,-Untersuchungen auf die Anforderungen an Bauteile ist nicht zuldssig.
Dennoch bestehen einige Ansatze, die es in einem oft sehr engen Anwendungsfenster
ermdglichen, konservative Abschatzungen von K- bzw. J.- aus A,-Werten zu treffen.

Die Autoren Barsom und Rolfe [53] flhrten flr verschiedene Stahle langsame
(quasistatische) und schnelle (dynamische) A,- und Kg-Untersuchungen durch und
verglichen die Ergebnisse (siehe Abbildung 5.1und Abbildung 5.2). In beiden Abbildungen ist
zu sehen, dass sich der Ubergang von der Tieflage in den Ubergangsbereich durch eine
langsamere Prufgeschwindigkeit zu tieferen Temperaturen verschiebt, wobei sich die
Verschiebungen aus quasistatischer und dynamischer Kerbschlagbiegeprifung und

quasistatischer und dynamischer Bruchzahigkeitsuntersuchung ahneln [53].
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Abbildung 5.1: Beispiel fir den Verlauf von Kerbschlagarbeit-Temperatur-Kurven bei

quasistatischer und dynamischer Kerbschlagbiegeprifung [53]
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Abbildung 5.2: Beispiel fir den Verlauf von K,.-Temperatur-Kurven bei quasistatischer und

dynamischer Bruchzahigkeitsuntersuchung [53]

Zum Anderen wurde gezeigt, dass K. und A,-Werte eine ahnliche Temperaturabhangigkeit
aufweisen. Auf diesen und weiteren Erkenntnissen aufbauend, entwickelten Barsom und
Rolfe auf die gepriften Stahle angepasste empirische Korrelationen, die allerdings nur in
bestimmten Temperaturbereichen ihre Gultigkeit besitzen.
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Abbildung 5.3 zeigt die Korrelation nach Barsom und Rolfe in der Hochlage.
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Abbildung 5.3: Verhaltnis von Kic zu A, in der Hochlage (o, entspricht der jeweiligen
Streckgrenze) [53]

Aufbauend auf diese und ahnliche Theorien haben sich zahlreiche Abanderungen und einige
neue Ansatze ergeben. An dieser Stelle sei auf die Arbeiten von Sailors und Corten [54],
Kapp und Underwood [55] oder Schindler [56] verwiesen.

Ein weiterer Ansatz ist Teil einer allgemeinen Prozedur zur bruchmechanischen
Bauteilbewertung, der sog. ,SINTAP“-Prozedur (Structural Integrity Assessment Procedures
for European Industry). Zerbst et al [57] schlagen flr eine Umwertung folgende Korrelationen

Vor.

Tieflage der Risswiderstandskurve [57]:
K = [(12,/A, — 20) * (25/B)/*] + 20 (5.3)

K [MPa Vm], B = Bauteildicke [mm], A, [J]
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Sprod-duktiler Ubergangsbereich [57]:

oo DI R PR o
— 0,019(T—-T,g;—3°C -
K_20+{11+77 28] }*[B] *[znl_Pf] (5.4)

K [MPa Vm], B = Bauteildicke [mm], T bzw. T, (T27, [°C]) entspricht der Temperatur, bei der
bei einer Kerbschlagbiegeprifung eine Energie von 28 J(bzw. 27 J) verbraucht wird,
P; entspricht einer Versagenswahrscheinlichkeit, fir die das dazugehorige K errechnet

werden soll.

Hochlage der Risswiderstandskurve [57]:

K=K E (0,53A,,1,28) * 0,2(0,133 4,0256) o
= fjo2 = 000 = o7 |

Koz entspricht dabei den zu K transformierten Jgog -Werts fur 0,2 mm stabiles
Risswachstum [MPa Ym], A, der Kerbschlagarbeit [J], E dem Elastizitdtsmodul [MPa], v der

Querkontraktionszanhl.

Um eine gultige Korrelation zu erstellen bendtigt man je nach Ansatz A,-T-Kurven und
Ki-T-Kurven Uber einen weiten Temperaturbereich um die Lage der Versuchsergebnisse
einschatzen zu kdénnen, die temperaturabhangigen Streckgrenzen, T,g, oder andere
Parameter mehrerer sich ahnlich verhaltender Stahle. Da sich das Hauptziel dieser Arbeit
dem Erstellen eines Zahigkeitsprofils von Schmiedestiicken mit grokem Querschnitt widmet
und fur jede untersuchte Stahlsorte Proben mit jeweils zehn unterschiedlichen
Herstellungsvarianten, somit mehr oder weniger differierende Werkstoffeigenschaften
aufweisen, ausgewahlt wurden, konnte die erforderlichen Daten fur eine Umwertungs-
Korrelation nicht  zusatzlich erarbeitet  werden. Versuche, die aus den
Werkstoffuntersuchungen gewonnenen Daten mit verschiedenen bestehenden Korrelationen

umzuwerten und in Relation zu stellen fuhrten zu keinem Ergebnis.
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6. Zusammenfassung

Im Rahmen dieser Arbeit wurden zwei im Energieanlagenbau haufig verwendete Stahlsorten
bezuglich ihres Zahigkeitsverhaltens bei der Warmebehandlung untersucht. Die vorliegenden
Untersuchungsergebnisse des 3-3,5 % NiCrMoV-Stahls und des 9-12 % Cr-Stahls zeigen,
dass sich abhangig von den Herstellbedingungen, vor allem bei der Warmebehandlung
groler Schmiedestiicke, gravierende Unterschiede bezilglich Kerbschlagarbeit bzw.
J-Integral-Werten ergeben kénnen.

Die Betrachtungen des 3-3,5 % NiCrMoV-Stahls haben gezeigt, dass sich das bainitische
Geflige umso zaher darstellt, je langsamer die Abkuhlung ablauft. Da die untersuchten
Generatorwellen zum Abschrecken in Wasser eingetaucht und bis zum Erreichen der
Raumtemperatur darin bleiben, kommt es zu keiner Ruckerwarmung, aber zu einer sehr
langen Auskulhlphase. Es hat sich gezeigt, dass Gefligebereiche nahe dem Kern auf einem
hoheren Temperaturniveau auskuhlen als Bereiche weiter am Rand und somit hohere
Zahigkeitswerte aufweisen.

Im Falle des 9-12% Cr-Stahls ergeben die Untersuchungen ein komplexeres
Werkstoffverhalten. Es konnte gezeigt werden, dass, bedingt durch ein gebrochenes Harten
und der damit einhergehenden Rickerwdrmung von  Gefligebereichen des
Bauteilquerschnitts, deutliche Zahigkeitsunterschiede auftreten. Als besonders kritisch ist
jener Zustand zu bewerten, wenn es in frihen Phasen der Martensitbildung zu einer
Ruckerwarmung des Gefuges kommt. Der bis zu diesem Zeitpunkt gebildete Martensit wird
durch die Rickerwdrmung angelassen und somit zaher, wahrend die restliche Austenit-
Martensit Umwandlung erst nach Unterschreiten der Starttemperatur der Rickerwarmung
stattfinden kann. Fir diese Martensitfraktion reicht jedoch die Zeit und die Temperatur der
restlichen Abkuhlung nicht mehr aus, um ein vollstandiges Anlassen zu erreichen. Die
hochsten Kerbschlagarbeiten erreichen jene Bereiche, welche zum Zeitpunkt der
einsetzenden Ruckerwarmung, die Martensitbildung bereits vollstdndig abgeschlossen
haben oder sich im letzten Drittel der Martensitbildung befinden. Die niedrigsten
Kerbschlagarbeiten treten bei den Proben auf, welche zum gleichen Zeitpunkt gerade das

erste Drittel bzw. die Halfte des Martensitbildungsintervalls erreicht haben.
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Abkurzungsverzeichnis

FATT Fracture appearance transition temperature
ELBO Elektrolichtbogenofen

VD Vacuum degassing

VOD Vacuum oxygen decarburisation

AOD Argon oxygen decarburisation

P-ESR Protective gas electro slag remelting
VAR Vacuum arc remelting

kfz kubisch-flachenzentriert

krz kubisch-raumzentriert

M, Martensit-Start-Temperatur

M; Martensit-Finish-Temperatur

XRD X-ray diffraction

ZTU Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubild
J-Faktor Bruscator-Faktor
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