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Referat

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Charakterisierung und der Wirkung von
Mikroseigerungen auf das Werkstoffverhalten moderner 9% Cr-Stahle. Hierzu wurden drei
Werkstoffchargen der Giite MARBN hinsichtlich der Mikrostruktur, des Zeitstandverhaltens, des
Verhaltens wahrend einer thermo-physikalischen Schweil3- sowie Warmebehandlungs-
simulation auf quantitativer Ebene eingehend untersucht. Mit Hilfe von licht-, rasterelektronen-
und transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungsmethoden wurden die Art,
GroBe, Verteilung und Elementzusammensetzung der Mikroseigerungen einer jeden Charge
bestimmt. Eine Priifung des Zeitstandverhaltens bei 650 °C und unterschiedlichen Spannungen
zeigte eine chargenabhangige Zeitstandfestigkeit, welche unterhalb der Ublichen Zeitstand-
festigkeiten fir homogene MARBN Giten liegt. Durch die thermo-physikalische
SchweiBsimulation konnte nachgewiesen werden, dass die Mikroseigerungen samtlicher
Chargen ab einer Spitzentemperatur von 1.000 °C zu unerwilinschtem Deltaferrit umwandeln,
dessen Auspragung ebenfalls eine Chargenabhéangigkeit zeigte. Weiterhin wurde der Einfluss
normalisierender Warmebehandlungen auf das mikroseigerungsbehaftete Geflige mit Hilfe
von thermo-physikalischer Simulation untersucht. Es zeigte sich, dass alle drei Chargen zur
deutlichen Ausbildung von unerwiinschtem Deltaferrit im Bereich der Mikroseigerungen bei
Ublichen Normalisierungstemperaturen neigen. Das chargenabhangig unterschiedliche
Werkstoffverhalten konnte mit den charakterisierten Mikrostrukturen und dem Grad der
Gefligeinhomogenitat korreliert werden. Aus einer Variation der Normalisierungsbedingungen
ging hervor, dass durch eine konventionelle einstufige Warmebehandlung keine homogene
und deltaferritfreie Mikrostruktur erzeugt werden kann. Aus diesem Grund wurde eine
dreistufige Warmebehandlung entwickelt und appliziert, mit dem Ziel einer schrittweisen
Auflésung und Verteilung der in den Mikroseigerungen gebundenen Elemente. Die
Wirksamkeit der Homogenisierungen in Bezug auf die Mikrostruktur, die Elementverteilung,
das SchweiBverhalten sowie das Zeitstandverhalten konnte erfolgreich nachgewiesen werden.
So =zeigte sich eine homogene Mikrostruktur, eine signifikante Reduzierung des
Deltaferritanteils bei samtlichen simulierten Spitzentemperaturen, sowie eine deutliche
Verbesserung der Zeitstandfestigkeit aller drei Chargen.

Schlagworte
Warmfeste 9 % Cr-Stahle, Mikrostruktur, Inhomogenitaten, Mikroseigerungen, thermo-
physikalische Simulation, Homogenisierung, 9Cr3W3CoVNbBN, MARBN, Zeitstandverhalten
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Einleitung und Motivation

1 Einleitung und Motivation

Im Zuge des globalen Klimawandels sind Schlagworte wie ,CO,-Reduzierung”, ,Nachhaltigkeit”
oder ,Energierevolution” schon seit einigen Jahren Gegenstand intensiv gefiihrter
Diskussionen und riicken nicht zuletzt durch die ,Fridays for Future”-Bewegung zunehmend in
das Bewusstsein der Menschen. Beginnend mit dem Beschluss des Kyoto-Protokolls 1997
verpflichteten sich Industrielander erstmals zur Einhaltung von vélkerrechtlich verbindlichen
Emissionszielen. In den letzten Jahren wurden die Ziele zur Minderung der CO,-Emmission
durch das Pariser Klimaschutzabkommen auf nationaler sowie internationaler Ebene stark
angepasst. Die aktuellen EU-Emissionsminderungsziele belaufen sich auf eine Reduzierung des
Treibhausgases CO, um 40 % bis 2030 bezogen auf die Emissionswerte im Jahr 1990 [1]. Ein
langfristiges globales Ziel ist die Weltwirtschaft zwischen 2050 und 2100 treibhausgasneutral
zu gestalten [1]. Demgegeniber steht jedoch der weltweit stark steigende Primarenergiebedarf
[2]. Die BRICS-Staaten zu denen Lander wie Indien, China oder Brasilien gehoren, benétigen im
Zuge der Industrialisierung und Urbanisierung zunehmend Energie [2, 3]. Insbesondere im
asiatischen Raum wird in den nachsten Jahren ein groBes wirtschaftliches Wachstum
prognostiziert und Staaten wie China und Indien stehen vor der Notwendigkeit, den damit
einhergehenden steigenden Energiebedarf decken und sicherstellen zu kénnen. Wie die
Abbildung 1.1 in diesem Zusammenhang zeigt, sind fossile Energietrager wie Steinkohle,
Braunkohle oder O, trotz aktiver Umgestaltung des Energiemix, nach wie vor unverzichtbar.
Wahrend in Europa und in der USA Kohle als Energietréager zukilnftig eine immer geringere
Rolle spielen wird, ist die kohlebasierte Stromerzeugung in den Wachstumsmarkten Indien und
China zur Deckung des Energiebedarfs nicht wegzudenken.

Gtoe USA Europa

0 0
2000 2010 2020 2030 2040 2000 2010 2020 2030 2040

China Indien

——

0
2000 2010 2020 2030 2040 2000 2010 2020 2030 2040

. Erneuerbare Energien . Wasserkraft Atomkraft .Kohie .Gas . o]

Abbildung 1.1: Primdrenergieverbrauch und dessen Ausblick der Staaten Europa, USA,
China und Indien nach Energietrégern, nach [3].
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Zum aktuellen Zeitpunkt produzieren Kohlekraftwerke etwa 40 % der weltweiten Elektrizitat [2,
4]. Lander wie China, Australien, Indien oder Sudafrika beziehen sogar tber zwei Drittel ihrer
Elektrizitat aus der Verbrennung von Kohle [5]. Aufgrund des hohen globalen Energiebedarfs
wird erwartet, dass Kohlekraftwerke fur die nachsten 30 Jahre weiterhin aktiv betrieben werden.
Im asiatischen Raum wird sogar mit einem massiven Ausbau der Kapazitaten gerechnet. So
wird berichtet, dass 120 der groBten Kohlekonzerne trotz des Klimawandels aktuell knapp 1.400
neue Kraftwerke in 59 Landern in Planung oder sogar schon im Bau haben [10]. Die Abbildung
1.2 zeigt die Kapazitdten der weltweit geplanten, genehmigten und im Bau befindlichen
Kohlekraftwerke. Es wird deutlich, dass die weltweit groBten Planer von Kohlekraftwerken dabei
aus China und Indien stammen.

Russland
5.065

China

205.886 il

Stidkorea
7.260

Turkei
33.180
= y
Afrika 7 k | Indien
26.190 ‘ 66.025 Vietnam
30,942
USA

528 Brasilien

600
Sudamerika Australien
1.725 2.980

Stidafrika
11.050

Zentralamerika
4,662

Kohlekraftwerke
in Planung,
Genehmigung und Bau Pakistan
Kapazitat in MW 6.208

Indonesien
31.200

Abbildung 1.2: Uberblick zu den Kapazitiiten der weltweit geplanten, genehmigten und aktuell
im Bau befindlichen Kohlekraftwerke in MW unter Nutzung der Daten aus [13].

Kohlekraftwerke stellen eine der intensivsten globalen CO, emittierenden Quellen dar [2]. Im
Jahr 2011 wurden weltweit 31,3 Milliarden Tonnen CO; (vgl. 2018: 36,5 Mrd. t) ausgestolen,
von denen 42 % auf den Stromerzeugungssektor fallen. 72 % des hier emittierten CO; lassen
sich dabei auf die Stromerzeugung durch Kohlekraftwerke zurtckfiihren. Insgesamt bedeutet
das, dass ca. 30 % des gesamten CO:-AusstoBes 2011 auf die kohlegetragene
Elektrizitatserzeugung fallen [5]. Ein wichtiger Ansatzpunkt fir die Reduzierung des
SchadstoffausstoBes stellt die Wirkungsgradsteigerung solcher Kraftwerke dar. Eine Erhéhung
des thermischen Wirkungsgrades kann vordergriindig durch héhere Betriebstemperaturen und
Dampfdriicke realisiert werden. So lieB sich in der Vergangenheit durch die Erhéhung der
Betriebsparameter von 540 °C/185 bar auf 600 °C/300 bar ein um 8 % hdherer Wirkungsgrad
und eine Einsparung der CO,-Emmisionen von 20 % erreichen [6]. Zum aktuellen Zeitpunkt
befinden sich sogenannte AUSC-Kraftwerke (,advanced ultra super critical”) in der

2



Einleitung und Motivation

Entwicklungsphase. Sie zielen auf Temperaturen von lber 700 °C und Betriebsdriicke von bis
zu 350 bar ab, um einen thermischen Wirkungsgrad von mehr als 46 % erreichen zu kdnnen.
Angesichts derartiger Prozessbedingungen werden an die bislang eingesetzten Werkstoffe
immer hdhere Anforderungen hinsichtlich des Kriech- und Oxidationsverhaltens gestellt. Die
Optimierung und Weiterentwicklung der anwendungsrelevanten Stahle stellt einen der
zentralen Ansatzpunkte zur Realisierung von hocheffizienten, thermischen Kraftwerke dar
[7, 8]. Seit mehreren Jahrzehnten steht die Gruppe der hochwarmfesten martensitischen
9 % Cr-Stahle verstarkt im Fokus der Entwicklung fir Anwendungen im Bereich von
hocheffizienten thermischen Kraftwerken. Sie finden aufgrund ihres Eigenschaftsprofils derzeit
Anwendung in dickwandigen Bauteilen von Kohlekraftwerken, wie HeiBdampfleitungen oder
Sammlern [6, 9]. Die Stahle der Gite MARBN (MARtensitic steel strengthened by Boron and
Nitrogen) gelten als vielversprechende Vertreter innerhalb der Gruppe moderner
hochwarmfester 9 % Cr-Stahle fir potentielle Anwendungen in USC- und AUSC-Kraftwerken.
Somit werden groBBe Anstrengungen unternommen die Herstellung vom Labormafstab auf
MaBstabe fir industrielle Anwendungen skalieren zu kénnen [11, 12].

Untersuchungen bezlglich mikroseigerungsbehafteter Geflige moderner 9 % Cr-Stahle stellen
trotz zahlreicher internationaler Forschungsprojekte im Bereich der Herstellung, Verarbeitung
und des Einsatzes eine Liicke in den Forschungs- und Entwicklungsaktivitaten dieser Stahle dar.
Die Charakterisierung von Mikroseigerungen sowie deren eigenschaftsbezogene Wirkung wird
nur oberflachlich betrachtet. Eine konkrete Einordnung oder Bewertung dieser
Inhomogenitaten auf der Grundlage von umfassenden Untersuchungen hingegen erfolgt in
keiner Weise. Die in diesem Zusammenhang entstehenden mikrostrukturellen Fragestellungen
hinsichtlich des Einflusses von Inhomogenitaten auf das Werkstoffverhalten hochwarmfester
9% Cr-Stahle der Glte MARBN, sind Gegenstand dieser Arbeit.
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2 Stand der Wissenschaft

2.1 Entwicklung der 9 % Cr-Stahle

Die Gruppe der 9 % Cr-Stahle gehort aufgrund des Eigenschaftsprofils zu den wichtigsten
Vertretern der warmfesten Werkstoffe fiir Bauteile der thermischen Energieerzeugung. Durch
die geringe thermische Ausdehnung, ausreichenden Korrosionswiderstand und die sehr guten
Zeitstandeigenschaften, sind diese Stahle eine kostenglinstige Alternative zu teuren
austenitischen Stahlen. Im Vergleich zu konventionellen 2,25 % Cr-Stahlen kann im Einsatz eine
Wandstarkenreduzierung  erreicht  werden  bei  verbesserter  Korrosions-  und
Oxidationsbestandigkeit [14]. 9 % Cr-Stahle finden deshalb breite Anwendung in fossil
befeuerten Kraftwerken als Uberhitzerrohre und dickwandige Bauteile wie Sammler,
Hauptdampfrohrleitungen und Hochdruckdampfleitungen [14-16].

Aufgrund des groBen Potentials dieser Werkstoffgruppe sind die 9 % Cr-Stéhle seit dem Ende
der 1980er Jahre internationaler Forschungsgegenstand intensiver, legierungstechnischer
Optimierung. Ein wesentliches Ziel der Weiterentwicklung ist die Erweiterung des Einsatzfeldes
zu hoéherem Betriebsparametern im Sinne der Effizienzsteigerung und Emissionsreduzierung
im Bereich der thermischen Energieerzeugung [16]. Mit der Erhdhung der Betriebsparameter
steigen die Anforderungen an die Werkstoffe. Das ausschlaggebende Optimierungskriterium
fur die erweiterte Einsetzbarkeit der 9% Cr-Stahle in hochtemperaturbelasteten Bauteilen stellt
die Kriech- und Zeitstandfestigkeit dar. Nachfolgend wird auf die Entwicklung der
bedeutendsten 9 % Cr-Stahle eingegangen. Die Abbildung 2.1.1 fasst Entwicklungen und
internationale Forschungsaktivitaten auf dem Gebiet der 9 % Cr-Stahlentwicklung zusammen.

Ein wichtiger Schritt in der Weiterentwicklung der 9 % Cr-Stéhle wurde in den 1970er Jahren
mit der Entwicklung des unter dem Namen T/P91 nach ASTM A335/A 335M genormten
Werkstoffs 9Cr-1TMoVNb (X10CrMoVNDb9-1) in den USA getatigt [17]. Er basiert auf der
Legierungszusammensetzung des 9 % Chromstahls P9 und wird deshalb auch als ,modifizierter
9 % Cr-Stahl” bezeichnet [18]. Durch die Optimierung der Gehalte an Vanadium, Niob und
Stickstoff verfligt dieser Stahl Gber eine deutlich gesteigerte Kriechfestigkeit, die in vielen Fallen
einen wirtschaftlichen Einsatz bei 580-600 °C ermdglicht [4, 17, 19]. Diese Stahlgtite fand weiten
und langzeitigen Einsatz in Schmiedebauteilen und Uberhitzer- oder Warmetauscherrohren
neuer Kraftwerke in Japan und Europa [4, 18, 20].

Die japanischen und europaischen Forschungsaktivitaten zur Weiterentwicklung der 9 % Cr-
Stéhle flhrten zu einigen Neuentwicklungen. In den 1980er Jahren wurde durch den
japanischen Hersteller Nippon Steel Corporation (NSC) basierend auf dem Konzept des T/P91
ein neuer Stahl unter dem Namen NF616 entwickelt. Diese Gute wurde nach ASTM und ASME
unter der Bezeichnung T/P92 genormt und verfligt Uber eine gesteigerte Zeitstandfestigkeit
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gegenuber des T/P91. Die Erh6hung der Zeitstandfestigkeiten wurde durch das Zulegieren von
Wolfram und Bor und einer Senkung des Molybdangehalts erreicht [4, 17, 21].

Der 9 % Cr-Stahl E911 wurde als europaische Alternative zu NF616 zwischen 1983 und 1997
innerhalb des Forschungsprogramms COST 501 (European Cooperation in Scientific and
Technology) entwickelt. Bezogen auf die Zeitstandfestigkeit des T/P91 zeigte auch dieser Stahl
eine deutliche Verbesserung durch die Zulegierung mit Wolfram [22-24]. Die
Forschungsaktivitaten der nachfolgenden Verbundprojekte COST 522 (1998-2003) und COST
536 (2004-2008) zielten auf die Entwicklung von neuen hochwarmfesten 9 % Cr-Stahlen ab, die
bei Temperaturen bis 600/620/650 °C Einsatz finden sollen [19, 22, 24]. Unter der Variation der
Legierungselemente Wolfram, Molybddn, Bor und Stickstoff wurden vielzahlige
Versuchsschmelzen zunachst als Gussvarianten (CB2, CB5, CB6, CB8, CB9, CB10, CB11)
entwickelt. Insbesondere die Variante CB2 zeigte deutlich verbesserte Zeitstandeigenschaften
und sollte als Schmiedevariante FB2 (9Cr-1Mo-1Co0-0.2V-0.07Nb-0,02N-0,008B) Einsatz als
Rotorbauteil bei 620 °C finden. Basierend auf dem vielversprechenden Legierungskonzept des
FB2 wurde innerhalb des Projekts COST 536 die Rolle von Niob und Tantal auf das
Langzeitkriechverhalten untersucht. Die Schmelze FB2-3Ta zeigte jedoch keine Verbesserung
bezuglich der Zeitstandfestigkeit [19]. Die Aktivitaten des europaischen COST Programms
trugen zum  besseren  Verstdndnis der  mikrostrukturellen  Stabilitdt  unter
Zeitstandbeanspruchung insbesondere in Bezug auf die Rolle von Bor und Stickstoff bei.

Die Weiterentwicklung der 9 % Cr-Stadhle beruht wesentlich auf dem Konzept der Optimierung
der Bor- und Stickstoffgehalte und wurde durch das NIMS (National Institute for Material
Science) in Japan entwickelt. Dieses Konzept fiihrte zur Entwicklung der aktuellen 9 % Cr-
Stahlgite MARBN (MARtensitic steel strengthened by Boron and Nitrogen), die eine weitere
Erhéhung der Zeitstandfestigkeit gegentiber des T/P92 erreichen konnte. Aufgrund der
auBerordentlichen Zeitstandfestigkeit gelten die MARBN-Stdhle als vielversprechende
Kandidaten zur Erweiterung der Einsatztemperatur auf bis zu 650 °C und sind weltweit
Gegenstand intensiver Forschungs- und Optimierungsarbeiten [6, 25, 26]. Umfassende,
systematische Untersuchungen zum Einfluss von Wolfram und Kohlenstoff auf das
Zeitstandverhalten sowie zum Einfluss von Bor und Stickstoff auf Kriecheigenschaften und
Kriechduktilitat wurden von Abe et al. durchgeflihrt [27-31]. Auf européischer Ebene befasst
sich die Forschungsorganisation KMM-VIN, die als Nachfolger des COST Programms COST 536
gilt, ebenfalls mit der Untersuchung und Optimierung dieser Stahlglte innerhalb der
Arbeitsgruppe WG2 [6]. Weitere Projekte auf nationaler Ebene wie zum Beispiel IMPEL, IMPACT
und IMPULSE in GroBbritannien zielen auf die Erzeugung von Bauteilen, SchweiBzusatzen und
eine Legierungsoptimierung ab [32-34]. Die Projekte im europaischen Raum und Erlauterungen
zu den Projektinhalten sowie involvierten Projektpartnern sind im Anhang A-4
zusammengefasst.

Das Institut fir Werkstoffkunde und SchweiBtechnik der Technischen Universitat Graz in
Osterreich entwickelte auf Grundlage des NIMS-Konzepts die ebenfalls vielversprechenden
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MARBN-Stahle mit der Bezeichnung NPM1 und NPM4 [9, 24]. Vielzahlige Erkenntnisse
hinsichtlich SchweiBbarkeit, Zeitstandverhalten und Kriechschadigung von Grundwerkstoffen
und SchweiBverbindungen basieren auf den Untersuchungen dieser MARBN-Varianten [9, 35-
39]. Insbesondere die verbesserte Zeitstandfestigkeit von SchweiBverbindungen gegeniber
T/P92 SchweiBverbindungen konnte in den Arbeiten von Mayr [9] und Schlacher [35]
nachgewiesen werden. Weitere Forschungen beschreiben den positiven Einfluss von
unterschiedlichen neuartigen Warmebehandlungsroutinen und thermomechanischen
Behandlungen auf das Eigenschaftsprofil dieser Stahle [40-44]. Aktuelle industrielle
Forschungsaktivitdten befassen sich mit der Herstellung und Optimierung von MARBN-
Gussvarianten und Schweil3zusatzen mit dem Ziel einer kommerziellen Herstellung [45].

Ein weiterer 9 % Cr-Stahl, der auf dem Konzept der MARBN-Stdhle beruht, wurde in China im
Zeitraum von 2006 bis 2015 vom CISRI (China Iron and Steel Research Institute) in
Zusammenarbeit mit BaoSteel entwickelt und hergestellt [26, 46-50]. Der sogenannte G115
wurde fur Anwendungen zwischen 630 °C und 650 °C fir dickwandige Rohrleitungen,
Schmiedebauteile und Ventile fiir neue AUSC Kraftwerke in China entwickelt [19, 26, 49-51].
Zusatzlich sollen P92 Rohre in bestehenden Kraftwerken durch G115 Rohre geringerer
Wandstarken im Bereich von 610 °C bis 630 °C ersetzt werden [49, 50]. Diese MARBN-Variante
wurde zusatzlich mit 1,0 Gew.-% Kupfer legiert, um die Oxidationsbestandigkeit zu erhéhen
und die Ausscheidung feiner kupferreicher Phasen zu bewirken [50]. Von einer negativen
Wirkung dieser Legierungsanpassung wurde nicht berichtet. Die SchweiBbarkeit des G115
wurde im industriellen MaB3stab anhand von Rohrbauteilen seitens staatlicher Kesselhersteller
verifiziert. Es wird von ausgezeichneten Zeitstandeigenschaften der VerbindungsschweiBungen
berichtet [50].

Forschungsaktivitaiten in Russland zum Thema MARBN beinhalten grundlagenseitige
Untersuchungen zur Wirkung von Legierungselementen und Warmebehandlungen sowie der
Charakterisierung des Kriechverhaltens und der resultierenden Mikrostruktur [52, 53, 110].
Neuste Verdffentlichungen berichten tber eine rheniumlegierte MARBN-Variante mit 10 Gew.-
% Chrom [54]. Der Einfluss des Legierungselements Rhenium auf die Kriechfestigkeit der
MARBN-Legierung wird als positiv beschrieben. Die erhdhte Kriechfestigkeit gegentber einer
rheniumfreien Legierung wird auf die diffusionsverzogernde Wirkung des Legierungselements
zurtickgefihrt [54].

Einen bedeutenden Schritt tatigte das japanische Unternehmen NSSMC (Nippon Steel &
Sumitomo Metal Corporation) mit der Entwicklung des 9 % Cr-Stahl SAVE12AD und dessen
Qualifizierung. Dieser Stahl beruht auf dem mit Neodym und Tantal legierten 12 % Cr-Stahl
SAVE12 und wurde unter Anpassung des Chrom- und Stickstoffgehalts so optimiert, dass er
dem MARBN-Legierungskonzept entspricht. Diese mit Neodym legierte MARBN Variante
verzeichnet bei einer Anwendungstemperatur von 600 °C eine Zeitstandfestigkeit die 34 %
Uber der des T/P92 liegt, bei deutlich gesteigerter Kriechduktilitat [55]. SchweiBverbindungen
mit artgleichem, neodymfreiem Zusatzwerkstoff zeigen neben den ebenfalls sehr guten
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Zeitstandeigenschaften ebenso gute mechanisch-technologische Eigenschaften [56, 57].
SAVE12AD wurde 2015 einer umfassenden Qualifizierung unterzogen und als erste MARBN-
Entwicklung innerhalb des ASME Code Case 2839 unter dem Namen ,P93" genormt [58, 59].
Dieser Code Case beinhaltet die Legierungsgrenzen, Eigenschaften, Verarbeitungshinweise,
maximale ertragbare Spannungen und Temperaturen unter Zeitstandbeanspruchung. Er bildet
somit die Grundvoraussetzung fur den Einsatz von MARBN-Gliten dieser Spezifikation bei der
Auslegung neuer Kraftwerkskomponenten.

Hinsichtlich eines perspektivischen Einsatzes von MARBN-Giten in hocheffizienten AUSC
Kraftwerken existieren in Deutschland und den USA im Rahmen der Projekte COORETEC und
ComTest erste anwendungsrelevante Bestrebungen. Diese Projekte zielen auf die
groBtechnische Herstellung von Kraftwerkskomponenten aus modernen hochwarmfesten
Werkstoffen sowie den testweisen Einsatz unter Realbedingungen ab. Die MARBN-Variante
SAVE12AD findet im Block 6 des GroBkraftwerks Mannheim (GKM) als Bauteil eines
Testkreislaufs Einsatz bei 635 °C [60]. Weiterhin ist dieser Stahl in der Phase Il des Projekts
ComTest fur die Validierung der Herstellbarkeit und Lieferbarkeit als Rohr- und Sammlerbauteil
vorgesehen [61].
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9 % Cr-Stihle nach [62-64].

[863 Prolgramm]

MOST
263bar 600/600°C




Stand der Wissenschaft

Zusammenfassend zeigt sich, dass die geschichtliche Entwicklung der 9 % Cr-Stahle durch eine
Vielzahl internationaler Forschungsprojekte und Legierungsvarianten gepragt ist. An der
Werkstoffentwicklung beteiligte Nationen verfolgen unterschiedliche Legierungsphilosophien
bei der Stahloptimierung. Meilensteine in der Entwicklung stellen die Normung der Stahlglten
erfolgreicher Legierungskonzepte dar, wie beispielsweise die des aktuellen P93, welcher auf
dem MARBN-Konzept basiert.

2.2 Metallurgie moderner 9 % Cr-Stahle

Die Weiterentwicklung der 9 % Cr-Stahle beruht auf der stédndigen Optimierung und
Anpassung der Legierungskonzepte mit dem Ziel ein thermisch stabiles Geflige zu erzeugen.
Einen wesentlichen Einfluss auf die resultierenden Eigenschaften haben die jeweiligen
Legierungselemente. In diesem Kapitel wird auf die Wirksamkeit wichtiger Legierungselemente
und auf die Mikrostruktur der 9 % Cr-Stahle eingegangen. AbschlieBend wird das
Legierungskonzept und die Funktionsweise der MARBN-Stahle unter Berlicksichtigung
legierungstechnischer Besonderheiten beschrieben.

2.2.1 Mikrostruktur und deren Stabilitat

Die 9 % Cr-Stahle sind vollstandig martensitische Vergltungsstahle, deren Geflige nach der
Qualitatswarmebehandlung aus hochangelassenem Martensit und Ausscheidungen besteht.
Die Martensittransformation aus dem austenitischem Phasengebiet fiihrt zur Ausbildung eines
komplexen Gefligeaufbaus. Der Aufbau der martensitischen Mikrostruktur ist schematisch in
der Abbildung 2.2.1.1 dargestellt. Makroskopisch besteht das Geflige aus einer Vielzahl
ehemaliger Austenitkorner, die durch charakteristische Korngrenzen voneinander separiert
werden. Innerhalb dieser Korner liegen mikroskopisch die martensitischen Latten und
Subkdrner zusammengefasst als Blocke und Pakete vor, welche ebenfalls durch Korngrenzen
voneinander getrennt werden. Dieser Martensit verfligt iber eine hohe Versetzungsdichte und
ist deshalb hart und sprode. Eine Warmebehandlung unter der Aci-Umwandlungstemperatur
fuhrt zur Entspannung des tetragonal verzerrten Gefliges und zur diffusionskontrollierten
Sekundarphasenbildung entlang der Korn- und Subkorngrenzen. Dieses Geflige eignet sich
aufgrund der Stabilisierung der Mikrostruktur gegen thermische Alterungsprozesse besonders
fur den Einsatz bei erhdhten Temperaturen.
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Abbildung 2.2.1.1: Schematische Darstellung der martensitischen Mikrostruktur von 9 % Cr-
Stéhlen nach einer Anlassbehandlung, nach [20].

Die mikrostrukturelle Stabilitat der 9 % Cr-Stahle beruht wesentlich auf dem Zusammenspiel
unterschiedlicher ~ Verfestigungsmechanismen. Diese beinhalten die Korn- und
Subkorngrenzenverfestigung, Mischkristallverfestigung, Ausscheidungsverfestigung und
Versetzungsverfestigung und werden nachfolgend beschrieben.

Ein Mechanismus, der im unmittelbaren Zusammenhang mit der martensitischen Struktur
steht, ist der Mechanismus der Korngrenz- und Subkorngrenzhartung. Die
kriechfestigkeitssteigernde Wirkung dieses Effekts ist im Wesentlichen abhangig von der GroBe
und Anzahl der Martensitlatten und Subkorner sowie deren Grenzflachen. Eine hohe Anzahl
innerer Grenzflachen dient verstarkt als Nukleationsort fir Sekundarphasen und behindert
effektiv die Versetzungsbewegung wahrend des Hochtemperatureinsatzes [23, 66]. Die
Stabilisierung der Grenzflachen durch Sekundarphasen hat einen zusatzlichen positiven
Einfluss auf den Mechanismus der Korngrenz- und Subkorngrenzhartung [65, 67].

Die Mischkristallverfestigung beruht auf der Substitution von Atomen des Wirtsgitters mit
groBeren Atomen sowie der Einlagerung von Atomen auf Zwischengitterplatzen. In
Abhangigkeit der AtomgroBe bewirkt dies eine Verzerrung des Gitters, was sich wiederum in
einem Festigkeitsanstieg duBert. In 9 % Cr-Stahlen zdhlen hierzu vor allem Wolfram und
Molybdanatome, die aufgrund ihrer groBen Atomradien als effektivste Mischkristallverfestiger
wirksam werden [26, 67, 68]. Um einen mdglichst effektiven Beitrag zur Stabilisierung der
Mikrostruktur leisten zu kdnnen, mussen diese Elemente mdglichst lange in vollstandiger
Losung vorliegen. Eine Reduktion der Elemente in der Matrix durch bspw.
Ausscheidungsvorgange geht mit einer Verringerung des mischkristallverfestigenden Beitrags
einher [26].
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Ein weiterer Mechanismus, der zur mikrostrukturellen Stabilitat der 9 % Cr-Stahle beitragt, ist
die Verfestigung durch Versetzungen. Das martensitische Geflige verfligt nach dem Anlassen
tiber eine hohe Versetzungsdichte im Bereich von 1 bis 10 - 10' m™ [65, 68], was die Grundlage
fur den Verfestigungsmechanismus ist. Die Wirkung beruht auf der Behinderung der
Versetzungsbewegung durch die Interaktion mit Hindernissen. Das kdnnen zum einen
Versetzungen selbst sein und zum anderen Sekundarphasen und in Losung befindliche
Elemente. Ohne Hindernisse, die die Versetzungsbewegung beeintrachtigen, ist der Effekt der
Versetzungshartung nicht wirksam [65]. Aus diesem Grund steht dieser Mechanismus im engen
Zusammenhang mit den mischkristall- und ausscheidungsverfestigenden Mechanismen. Eine
hohe Versetzungsdichte bewirkt lediglich wahrend einer Kurzzeitbeanspruchung einen
erhdhten Widerstand gegen Kriechen. Wahrend des langzeitigen Hochtemperatureinsatzes
wird ein derartiger Effekt jedoch nicht beobachtet. Stattdessen begilinstigen hohe
Versetzungsdichten die Beschleunigung von kriechinduzierten Erholungsprozessen [26, 65, 68].

Einer der effektivsten und wichtigsten Mechanismen zur Steigerung der Kriechfestigkeit ist die
Verfestigung durch Ausscheidungen [28, 65, 67, 68]. Ausscheidungen der 9 % Cr-Stahle
kdnnen bereits wahrend der Erstarrung, der Normalisierung, der Anlassbehandlung oder
wahrend des Einsatzes bei erhdhter Temperatur entstehen. Der Prozess der Ausscheidung
basiert auf der abnehmenden Loslichkeit der Legierungselemente mit sinkender Temperatur.
Durch thermisch aktivierte Diffusionsprozesse bilden sich aus der an Legierungselementen
Ubersattigten Matrix Sekundarphasen in Form von Ausscheidungen aus. Als Nukleationsorte
dienen hier bevorzugt Korn- und Subkorngrenzen, Subkérner oder bereits vorhandene
Ausscheidungen. Fein verteilte Ausscheidungen in der Matrix und entlang der Korngrenzen
stabilisieren zum einen die martensitische Struktur und wirken zum anderen als effektive
Hindernisse gegenliber der Bewegung von freien Versetzungen. Die GroBe und der Abstand
der Ausscheidungen zueinander sind hierbei wesentliche Einflussgroen auf den effektiven
Widerstand des Gefliges gegen Kriechen [66-68].

9 % Cr-Stahle verfigen Uber eine Vielzahl von Ausscheidungen, von denen die meisten
Karbide, Nitride oder Karbonitride metallischen Charakters sowie intermetallische Phasen sind.
Die Bezeichnung erfolgt in der Form M.X,. Wobei M fir die Metallatome steht und X fir die
Elemente Kohlenstoff bzw. Stickstoff. Die stochiometrischen Verhéltnisse der metallischen
Atome M gegenuber Kohlenstoff und/oder Sickstoff werden Uber a und b angegeben.
Wesentliche Ausscheidungen der 9 % Cr-Stahle und deren Hauptelemente sind in der Tabelle
2.2.1.1 zusammengefasst.
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Tabelle 2.2.1.1: Zusammenfassung der wesentlichen Ausscheidungen in 9 % Cr-
Stéhlen sowie deren Hauptelemente und Kristallstruktur, nach [22, 23, 66].

Ausscheidung Kristallstruktur Hauptelemente
Ma3Cs kubisch M=Cr, Fe, Mo, W
MX kubisch M=V, Nb, X=N, C
Laves-Phase hexagonal Fe, Cr, Mo, W
Z-Phase tetragonal/kubisch Cr,V,Nb, N
MzX hexagonal M=Cr, V, Nb, X=N, C
MeX kubisch M=Fe, Cr, Mo X=C,N
M7Cs hexagonal M= Cr, Fe, Mo
MsC orthorhombisch M= Fe, Cr, Mn

Zu den bedeutendsten Ausscheidungen zdhlen My;Ces-Karbide und MX-Karbonitride sowie
Laves-Phase und Z-Phase, weshalb diese im weiteren Verlauf naher beschrieben werden [20,
22, 26].

M23C5 N

Bei den M2;Cs-Karbiden handelt es sich um meist chromreiche Gleichgewichtskarbide, die
jedoch auch andere Elemente wie Wolfram, Molybdan, Vanadium oder Bor beinhalten kénnen
[68-70]. Sie scheiden sich friihzeitig wahrend der Anlassbehandlung bevorzugt an ehemaligen
Austenitkorngrenzen und Martensitlatten und -blockgrenzen aus [4]. Durch die Stabilisierung
der Korn- und Subkorngrenzen tragen sie zur Erhéhung der Kriechfestigkeit bei. Einige Autoren
beschreiben, dass MaxCs-Karbide sogar einen groBeren Effekt auf die Stabilisierung der
Subkornstruktur haben als MX-Ausscheidungen [16, 71-73]. Aufgrund der &hnlichen
GroBenverhaltnisse wird wahrend der Kriechbelastung die Bewegung der Subkorngrenzen
Uber die M,3C¢-Karbide erschwert, was eine effektive Fixierung der Subkorngrenzen bewirkt.
MX-Ausscheidungen hingegen werden aufgrund der geringen GroBe wesentlich einfacher
Ubergangen [73,74]. Abhdngig von den Warmebehandlungsparametern und der
Legierungszusammensetzung verzeichnen die M:z3C¢-Karbide nach dem Anlassen mittlere
Durchmesser von ungefdhr 80 nm bis 150 nm und Phasenanteile von 0,9 % bis 3,5 %
[4, 22, 53, 68, 75, 76]. Den groBten Stabilisierungseffekt auf Subkorngrenzen haben M;3Ce-
Ausscheidungen, die im Bereich von 100 nm bis 200 nm liegen [73]. Die Vergréberungsrate
dieser Ausscheidungen ist wahrend des Einsatzes unter Kriechbedingungen vergleichsweise
hoch, weshalb deren stabilisierende Wirkung mit zunehmender Kriechdauer abnimmt [4, 68,
77]. Es wurde jedoch berichtet, dass Wolfram und Bor zur Reduzierung der Vergréberungsrate
von M3Cs-Karbiden beitragen [28, 68]. Die thermische Stabilitat dieser Ausscheidungen ist
begrenzt. Untersuchungen von Yan et al. [48] an einem modernen 9 % Cr-Stahl zeigen, dass
die Auflésung von M:z3Ce-Karbiden bereits bei 1.000 °C stattfindet.

11
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MX:

MX-Ausscheidungen sind vanadium- und niobhaltige Nitride, Karbide oder Karbonitride, deren
GroBen nach dem Anlassvorgang typischerweise zwischen 20 und 50 nm liegen [20, 43, 68, 70,
75]. Sie treten mit einem Volumenanteil im Geflige von etwa 0,2 % fein verteilt in der Matrix
und an Grenzflachen auf [65]. Wahrend der Erstarrung und der Anlassbehandlung nukleieren
sie bevorzugt an Versetzungen sowie entlang von Martensitlatten- und Subkorngrenzen und
leisten so einen groBen Beitrag zur Stabilisierung der Subkornstruktur [76]. MX-
Ausscheidungen zeichnen sich wahrend des Einsatzes unter Kriechbedingungen durch sehr
geringe Vergréberungsraten aus, weshalb sie im langzeitigen Einsatz die Vergroberung der
Subkornstruktur sowie die Versetzungsbewegung effektiv behindern und somit den
Kriechwiderstand erhdhen [77, 78]. Zusatzlich besitzen sie eine sehr hohe thermische Stabilitat
und liegen teilweise sogar nach konventioneller normalisierender Warmebehandlung im
Geflige vor [26, 68]. Insbesondere niobreiche MX-Ausscheidungen, welche bereits wahrend der
Erstarrung gebildet werden kdnnen, liegen bis zu einer Normalisierungstemperatur von
1.200 °C stabil im Geflige vor [68]. Vanadiumreiche MX-Ausscheidungen hingegen lassen sich
leichter wahrend der Normalisierung auflésen. Diesen Zusammenhang der hdheren
Temperaturstabilitdt von niobreichen MX-Ausscheidungen beobachteten Guo et al. [79]
gleichermaBen wahrend der physikalischen Simulation von SchweiBzyklen. Vanadiumreiche
MX-Ausscheidungen sind hingegen bekannt fur ihre fein disperse Verteilung nach dem
Anlassvorgang [26, 75].

Laves-Phase:

Die Laves-Phase ist je nach Legierungszusammensetzung eine wolfram- oder molybdanhaltige
intermetallische Phase, welche sich wahrend der ersten 100 bis 1.000 h unter Zeitstand-
beanspruchung bildet. Sie nukleiert bevorzugt entlang von ehemaligen Austenitkorngrenzen
sowie an Martensitblock-, Martensitpaket- und -lattengrenzen [73, 77, 80]. Zusatzlich wird
berichtet, dass die Laves-Phase sich auch an anderen Ausscheidungen, wie den M»3Cs-Karbiden
ausbilden kann [75, 77, 81-83]. Die Abbildung 2.2.1.2 zeigt schematisch den Vorgang der
Nukleation und des Wachstums der Laves-Phase. Das Wachstum wird hervorgerufen durch die
Diffusion der im Mischkristall der Matrix vorliegenden Legierungselemente Wolfram und
Molybdan. Die GroBe dieser Phase steigt mit zunehmender Dauer der Zeitstand-
beanspruchung. Wahrend sie anfanglich zwischen 50 nm und 400 nm liegt, wurden bei
langzeitiger Kriechbelastung GréBen bis 700 nm beobachtet [22, 80, 84]. Die Anteile am Geflige
sind ebenfalls zeitabhdngig und erreichen Werte im Bereich von etwa 1,0 % bis 1,7 % [65, 82].

12
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Abbildung 2.2.1.2: Schematische Darstellung der Nukleation und des Wachstums der Laves-
Phase wéhrend der Zeitstandbeanspruchung, nach [73].

Weiterhin wird berichtet, dass die wolframhaltige Laves-Phase schneller nukleiert und sich
feiner verteilt als es bei der molybdanhaltigen Laves-Phase der Fall ist [4, 26]. Die Laves-Phase
ist bekannt daflr, wahrend der Zeitstandbeanspruchung schnell zu vergrébern [20, 23, 77]. Mit
der Ausscheidung der Laves-Phase geht eine Reduzierung der in der Matrix geldsten Elemente
Wolfram und/oder Molybdan einher, was einen Abfall der mischkristallhdrtenden Wirkung zur
Folge hat. Da mit der Nukleation der Laves-Phase eine weitere Ausscheidungspopulation in
der Matrix entsteht, leistet sie einen Beitrag zur Ausscheidungsverfestigung. In der Literatur
existieren bezlglich des Einflusses der Laves-Phasen Bildung auf die Kriechfestigkeit
unterschiedliche Ansichten. Oft wird der Riickgang der Kriechfestigkeit auf die Vergréberung
der Phase zurlckgefiihrt. Wird durch Vergréberungsprozesse eine gewisse TeilchengroBe
erreicht, tragt die Laves-Phase nicht mehr zur Teilchenhartung bei [77]. Der Beitrag der Laves-
Phase zur Ausscheidungsverfestigung nach 3.600 h wird als vernachlassigbar angesehen, da
aufgrund der geringen Teilchendichte und groBen Teilchendurchmesser (500-700 nm) keine
effektive Hinderniswirkung auf Versetzungsbewegungen erreicht wird [78]. Dimmler beschreibt
jedoch in seiner Arbeit, dass die Laves-Phase einen wesentlichen Beitrag zur Hinderniswirkung
leistet, insbesondere im Bereich des Kurzzeitkriechens [22]. Zhu et al. [85] beobachten ebenfalls
den Zusammenhang zwischen dem Beginn der Vergroberung der Laves-Phase und dem
beschleunigten Abfall der Kriechfestigkeit. Zusatzlich beschreiben sie, dass der Effekt der
Ausscheidungsverfestigung abhdngig von der Verteilung der Laves-Phase ist. Eine homogene
Verteilung im Korn und entlang der Martensitlattengrenzen bewirkt eine effektive
Ausscheidungsverfestigung [85]. Des Weiteren wird die Vergroberung der Laves-Phase als
Ursache fiir den Verlust der Duktilitat und Zahigkeit bei Raumtemperatur gesehen [86].

13
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Z-Phase:

Die Z-Phase ist eine Ausscheidung, welche sich ebenfalls wahrend der Zeitstandbelastung
bildet und als komplexes chrom- und niobhaltiges Nitrid erscheint. Die vanadiumhaltige
Modifikation wird als modifizierte Z-Phase bezeichnet, in welcher die Anteile des Elements
Niob zur Halfte durch Vanadium ersetzt werden [26, 87-89]. Sie z5hlt zu den stabilsten Nitriden
der 9 % Cr-Stéhle und scheidet sich sowohl in der Matrix als auch an ehemaligen
Austenitkorngrenzen und Martensitlattengrenzen aus [73, 90, 91]. Die Bildung und das
Wachstum der Z-Phasen geht sehr langsam vor sich und beruht auf der Diffusion von Chrom
in die unmittelbare Umgebung von MX-Ausscheidungen. In diesem Zusammenhang wird in
der Literatur von zwei mdglichen Nukleationsprozessen der Z-Phase gesprochen [73]. Die
Abbildung 2.2.1.3 zeigt die beiden Bildungsmechanismen anhand einer schematischen
Darstellung. Ein Mechanismus basiert auf der Nukleation der Z-Phase an MX-Ausscheidungen,
bei der ein Wachstum der Phase durch Diffusionsprozesse auf Kosten der MX-Ausscheidungen
hervorgerufen wird. Die Grenzflaiche von MX-Ausscheidung zur Z-Phase bleibt solange
bestehen, bis die MX-Ausscheidung vollstandig aufgeldst wurde. Ein weiterer Mechanismus
basiert auf der Transformation von MX-Ausscheidungen. Hierbei diffundiert Chrom direkt in
die MX-Ausscheidung, was zur Ausbildung eines Hybridpartikels flihrt. Dies ist durch einen Z-
Phasenring um die MX-Ausscheidung charakterisiert [68, 91]. An die abschlieBende chemische
Transformation von (V, Nb)N zu Cr(V, Nb)N schlieBt sich die kristallographische Transformation
von kubisch zu tetragonal an [68]. Wahrend einer langzeitigen Kriechbelastung (>40.000 h)
kdnnen die Phasen mit fortschreitendem Wachstum auf GréBen von 400 nm bis 700 nm
anwachsen [92, 93].

| Z-Phasen 1 1
: Nuklei 1 :
1 1
Cr,V, N ! \4 ;
Diffusion |:> cr [:>
aus Matrix : Diffusion :
: 7 :
I 1
I ]
V, N Diffusion
1 Z-Phasen ; I
: Ring ! l !
i 1
I
cr o C_yMmx (]
Diffusion : Diffusion
! | I .
1 1 I

Abbildung 2.2.1.3: Schematische Darstellung der méglichen Mechanismen
zur Z-Phasen Bildung, aus [73].
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Unabhangig vom Bildungsmechanismus fiihrt die Ausbildung der Z-Phase zur Reduzierung der
MX-Ausscheidungen, was mit einem Verlust der Kriechfestigkeit einhergeht [23, 31, 77, 92]. Die
Bildungsrate der Z-Phasenbildung ist abhangig von der wirksamen Einsatztemperatur und vom
Chromgehalt der Legierung [20, 68]. Experimentelle Studien von Danielsen et al. [91] zeigten,
dass die Z-Phasen Bildung bei 650 °C am schnellsten stattfindet. Verglichen mit der Gruppe
der 12 % Cr-Stahle geht die Bildung der Z-Phase bei den 9 % Cr-Stahlen wesentlich langsamer
von statten [4, 26, 68]. Weiterhin wird die Bildung der Z-Phase durch Elemente beeinflusst, die
den in der Matrix geldsten Anteil an Chrom beeinflussen. Kobalt bspw. verdrangt Chrom aus
dem Mischkristall und tragt so zur Bildung der Z-Phase bei. Kohlenstoff hingegen bildet
zusammen mit Chrom Karbide und verringert demnach die Triebkraft zur Z-Phasen Bildung.

Deltaferrit

Neben der martensitischen Matrixphase kann es zur Ausbildung der Hochtemperaturphase
Deltaferrit im Geflige der 9 % Cr-Stahle kommen. Diese kann bereits wahrend der Erstarrung
entstehen oder wahrend thermischer Prozesse wie Schweif3- oder Normalisierungsvorgangen
im Geflige hervorgerufen werden [35, 94, 95]. Deltaferrit beinhaltet weder Karbide, noch
Subkorngrenzen und verfligt Uber eine sehr niedrige Versetzungsdichte [28]. Er ist bekannt
daftr Eigenschaften wie Harte, Langzeitkriechbestandigkeit und Zahigkeit negativ zu
beeinflussen [28, 35, 95-97]. Bezuglich der negativen Wirkung von Deltaferrit auf die
Kriechfestigkeit ~wird beschrieben, dass entlang der Phasengrenze verstarkte
Diffusionsprozesse zur Vergroberung von Ausscheidungen und zu Erholungsprozessen der
Mikrostruktur flhren [67]. Zusatzlich wird die kriechinduzierte Verformung im Bereich der
Deltaferrite als ungleichmaBig angesehen, was sich in einer Beeintrachtigung der
Kriechdehnung auBert [96, 97]. Weitere Untersuchungen von Haeckel [95] deuten darauf hin,
dass Deltaferrit wahrend der Zeitstandbeanspruchung als Nukleationsort fiir die Laves-Phase
dienen kann. Ein zu hoher Deltaferritanteil tragt durch die beschriebenen
Wirkungszusammenhange entsprechend zur Destabilisierung der Mikrostruktur unter
langzeitiger Kriechbelastung bei und ist demnach mdglichst zu vermeiden [35, 97].

Die Ausbildung von Deltaferrit wird maBgeblich von den beteiligten Legierungselementen
bestimmt. Stark ferritstabilisierende Elemente wie Chrom, Wolfram oder Silizium erweitern das
Phasengebiet des Deltaferrits und beglinstigen so dessen Ausbildung. Bei der Bildung ist
zwischen Effekten der globalen Wirksamkeit der Legierungselemente (Chemische
Zusammensetzung) und Effekten der lokalen mikroskopischen Elementkonzentration
(Ausscheidungen) zu differenzieren. Mit Hilfe des CNB Werts (engl.: Chromium-Nickel Balance)
kann anhand der Legierungszusammensetzung abgeschatzt werden in wie weit Deltaferrit
global im Geflige einer Legierung auftritt. Die Gleichung zur Ermittlung des CNB Werts wird in
modifizierter Form durch Swindemann et al. [98, 99] vorgestellt:

CNB = Cr + 6S5i + 4Mo + 1,5W + 11V + 5Nb + 9Ti + Gl. 2.2.1.1

12Al — 40C — 30N — 4Ni — 2Mn — 1Cu
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Die jeweiligen Elementgehalte werden in Gew.-% angegeben. Bei einem CNB Wert von <10
wird die Ausbildung von Deltaferrit vermieden. Betragt der CNB Wert mehr als 12 wird mit
einem signifikanten Anteil von Deltaferrit im Geflige gerechnet. Liegt der Wert zwischen 10
und 12, kann die Existenz des Deltaferrits nicht genau vorhergesagt werden [98]. Ahnliche
Betrachtungen hinsichtlich der Gefligezusammensetzung und Existenz von Deltaferrit kénnen
mit Hilfe des Schaeffler-Diagramms durchgefiihrt werden [100] (Vgl. Abbildung A-5).

Der Effekt der lokalen Wirksamkeit von Legierungselementen auf die Deltaferritbildung beruht
auf der Existenz von Ausscheidungen, welche hohe Anteile stark ferritstabilisierender Elemente
lokal binden. Wahrend eines Schweil3prozesses oder einer Normalisierung kann es somit zur
Ausbildung von unerwiinschtem Deltaferrit kommen, welcher bereits bei wesentlich
niedrigeren Temperaturen entsteht als es im Zustand der homogenen Elementverteilung der
Fall ware. Mayr et al. [94] beobachteten in diesem Zusammenhang die Bildung von Deltaferrit
wahrend der Schweilsimulation anhand einer 9 % Cr-Legierung mit Hilfe von in-situ-
Rontgenbeugung. Die ermittelte Deltaferritinitiierungstemperatur liegt hier 30 K unter der
unter Gleichgewichtsbedingungen errechneten Temperatur. Dieser Effekt der verfriihten
Deltaferritbildung wird auf die lokal erhohten Gehalte an Chrom und Molybdan zurlickgefiihrt,
die durch die Auflésung von M2z3Ce-Karbiden entlang der Korngrenzen bereitgestellt werden
[94]. Dieser Effekt wird durch die Arbeit von Haeckel [95] zur Entstehung und Stabilitat von
Deltaferrit beim SchweiBen von 9 % Cr-Stahlen belegt. Die dort gleichermalBen beobachtete
Verschiebung der Deltaferritbildung zu tieferen Temperaturen wird auf die Auflosung von
Ausscheidungen zurtickgefiihrt, die erhdhte Konzentrationen an ferritbildenden Elementen wie
Chrom, Wolfram, Vanadium und Niob hervorruft. Um welche Ausscheidungen es sich hierbei
handelt, wird jedoch nicht beschrieben. Gao et al. [101] berichten ebenfalls Gber die Existenz
von Deltaferrit, bei dem MxCs-Karbide als Nukleationsorte fiir eine friihzeitige
Deltaferritausbildung wahrend der Normalisierung dienen.

2.2.2 Bedeutung der Legierungselemente

An 9 % Cr-Stahle sind hohe Anforderungen hinsichtlich Oxidationswiderstand und
Kriechfestigkeit  gestellt. Diese Eigenschaften werden malBgeblich durch die
Legierungselemente des Stahls bestimmt. Um das Einsatzgebiet der 9 % Cr-Stahle fur die
gestiegenen Anforderungen erweitern zu konnen, wurden bis zum heutigen Zeitpunkt
vielzahlige Anpassungen hinsichtlich der Legierungszusammensetzung vorgenommen.
Anhand der chemischen Zusammensetzungen unterschiedlicher 9 % Cr-Stahle wird dieser
Zusammenhang deutlich (siehe Tabelle 2.2.2.1). Die fortschreitende Entwicklung und
Optimierung auBert sich in der Anpassung der Legierungsgehalte sowie in einer generellen
Erhéhung der Anzahl der Legierungselemente.
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Tabelle 2.2.2.1: Zielzusammensetzung der 9 % Cr-Stihle P9, P91, P92, E911, FB2,
MARBN, G115 und P93 in Gew.-%, nach [6, 21, 50, 103].

Element P9 P91 | P92 | E911 | FB2 | MARBN | G115 P93

C max. 0,15 | 0,10 | 0,124 | 0,105 | 0,13 0,078 0,08 0,08

Si 0,2-0,65 | 038 | 0,02 02 | 005 0,31 - 0,25

Mn 0,8-1,3 046 | 047 0,80 0,49 - 0,50

Cr 8,5-10,5 81 907 | 916 | 93 8,88 9.0 9,0
Mo 1,7-2,3 092 | 046 | 1,01 15 - - -

Ni max.0,3 | 0,33 | 0,06 | 007 | 0,15 - - 0,10

w - - 1,78 1,0 - 2,85 2,8 3,0

\Y 0,2-04 018 | 0,19 | 023 | 0,20 0,20 0,20 0,20

Nb 0,3-045 | 0,073 | 0,063 | 0,068 | 0,05 0,051 0,05 0,070

Al - 0034 | 0002 | - - - - -

N - 0,049 | 0,043 | 0,072 | 0,02 | 00079 | 0008 | 00110
B - - |0003| - |001| 00135 | 00150 | 0,100
Co 1,0 3,0 3,0 3,0
Nd - - - - - - - 0,03
Cu - - - - - - 1,0 -
Ce - - - - - - 0,1 -

Die Komplexitat der Legierungskonzepte nimmt stetig zu. So beruhen die Legierungskonzepte
moderner 9 % Cr-Stahle (MARBN, P93, G115) auf einer wesentlich hoheren Anzahl von
Legierungselementen als es beim P9 der Fall ist. Auch die Legierungsgrenzen moderner 9 % Cr-
Stahle mussen streng eingehalten werden, da bereits geringfliigige Abweichungen zu
signifikanten Eigenschaftsanderungen fihren konnen [68].

Wie komplex die Legierungsentwicklung ist zeigt die Abbildung 2.2.1.1 am Beispiel der
Legierungsphilosophie flir einen ausgewahlten 9 % Cr-Stahl. Dargestellt sind ausgewahlte
Legierungselemente bestimmter Gehalte und Verhéltnisse und deren Auswirkungen auf die
Eigenschaften und das Geflige. Die meisten Elemente werden hinzugefligt, um Phasen zu
stabilisieren, die positiven Einfluss auf den Widerstand gegen Kriechen und Erholungsvorgange
wahrend der Zeitstandbeanspruchung haben. Dies betrifft die Zusammensetzung der Matrix
bezlglich vorhandener Phasen aber auch die festigkeitsgebenden Ausscheidungen in ihrer Art
und Anzahl. Ausschlaggebend fir die zu erzielenden Eigenschaften einer Legierung sind zwei
wesentliche Punkte. Zum einen die Kenntnis Uber die Synergieeffekte der Legierungselemente
und zum anderen die jeweiligen Gehalte der Legierungselemente. Ein funktionierendes
Legierungskonzept beruht auf dem Zusammenspiel der Wirkungen unterschiedlicher
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Legierungselemente. Diese muss immer im Zusammenhang mit der Wechselwirkung der
Elemente untereinander gesehen werden. Abweichungen von der optimalen
Legierungszusammensetzung beeinflussen somit nicht nur die individuelle Wirkung, sondern
die Gesamtheit der Eigenschaften. Um das gewlinschte Eigenschaftsprofil der Legierung
sicherzustellen, ist es notwendig die festgelegten, legierungseigenen Grenzwerte weder zu
Uberschreiten noch zu unterschreiten.

o8> Cr=9 _orit_ >

Senkung Deltaferritbildung
Oxidationswiderstand Y Hinzufiigen austenitstabilisierender
YeHinzufiigen von Si Elemente
Senkung Erhdéhung
Kriechwiderstand Zahigkeit

im0 +—CRi=05(Cu Ca>—+CR-05(Cu Cal>

Senkung Kriechwiderstand
Deltaferritbildung Senkung A..-Temperatur
WHinzufiigen von Ir, Rd, Pd

Senkung Karbidansammlung
Oxidationswiderstand Beschleunigung
‘ﬁrHinzufugen von'Y Laves Phasenbildung

Nb=0,05/V=0,2 / Ta=0,1-0,2
* *

fein verteilte MC durch TMB Erhéhung MC Anteile

C=0,08-0,1 / N=0,03-0,06 / B=0,005-0,008

Senkung Karbidansammlung

Kriechwiderstand Verschlechterung
Schweilbarkeit

Abbildung 2.2.2.1 : NIMS Legierungsphilosophie zur Entwicklung eines
9 % Cr-Stahls fiir die Anwendung bei 650 °C, nach [103].

Wie wichtig die Legierungselemente fir ein funktionierendes Legierungskonzept sind, soll im
weiteren Verlauf anhand deren Wirksamkeit verdeutlicht werden. Die Wirkung und Bedeutung
der wichtigsten Legierungselemente in der eisenhaltigen Matrix von 9 % Cr-Stdhlen kann wie
folgt zusammengefasst werden:

Chrom:

Als ferritstabilisierendes Element beeinflusst es die Bildung der Matrixphase wesentlich.
Gehalte hoher als 11 Gew.-% bewirken die Ausbildung von unerwiinschtem Deltaferrit, weshalb
oftmals austenitstabilisierende Elemente, wie Nickel, Kupfer oder Kobalt zum Ausgleich legiert
werden [104]. Gleichzeitig wurde mit erhdhten Chromanteilen im Bereich von 11-12 Gew.-%
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ein Anstieg des Korrosionswiderstandes bei 650 °C sowie eine erhéhte Neigung zur Z-Phasen
Bildung beobachtet [68, 90, 92, 105]. Ein Chromgehalt von 8,5 bis 9 Gew.-% flihrt zu einer guten
Kombination aus Kriechfestigkeit und Oxidationswiderstand [28, 106]. Chrom wirkt zusatzlich
als Karbidbildner, was einen positiven Einfluss auf die Kriechfestigkeit austbt. Die
chromhaltigen Karbide erhdhen die Harte und Zugfestigkeit und senken hingegen die
Zahigkeit der warmfesten Stahle [107]. Weiterhin beeinflusst Chrom die Hartbarkeit der Stahle
indem es die kritische Abkiihlgeschwindigkeit zur Martensitbildung herabsetzt. Dies ermdglicht
eine Martensitbildung unter Abkiihlung an Luft.

Wolfram und Molybddn:

Diese beiden Legierungselemente stabilisieren die ferritische Phase und wirken sowohl als
Mischkristallharter als auch als Mischkarbidbildner [4, 108]. Insbesondere die
mischkristallhartende Wirkung auf die Matrix flhrt zu einer Verbesserung der Kriechfestigkeit.
Bei wolfram- und molybdanlegierten Stahlen, deren Molybdanaquivalent (%Mo+0,5%W) ber
1% liegt, kommt es wahrend des Hochtemperatureinsatzes zur Ausbildung der
intermetallischen Laves-Phase, welche wesentliche Anteile dieser Elemente bindet [66]. Dies
hat eine Verarmung der in der Matrix geldst vorliegenden Wolfram- und Molybdénanteile zur
Folge und bewirkt eine Senkung der Mischkristallverfestigung. Um diesen Effekt zu begrenzen,
wird von einem oberen Legierungsgrenzwert von W+Mo<3,6 Gew.-% berichtet [109]. Dies soll
die exzessive Laves-Phasenbildung und den damit einhergehenden Verarmungseffekt der
Legierungselemente verringern.

Der positive Einfluss von Wolfram auf die Kriechfestigkeit eines 9 % Cr-Stahls der Gute P92
wird durch Fedoseeva et al. [111] beschrieben. Ein Gehalt von 3 Gew.-% Wolfram fihrt zu einer
Steigerung der Kriechfestigkeit um 15% gegenlber einer wolframreduzierten
Legierungsvariante (W=1,2 Gew.-%). Wolfram tragt zur Verringerung der Vergrdberungsraten
von Mz3Ce-Karbiden, MX-Karbonitriden sowie der Laves-Phase bei und verhindert die Bildung
der Z-Phase in diesem Stahl [111]. In modernen 9 % Cr-Stdhlen wird bevorzugt Wolfram legiert,
da es chromreiche Karbide und Subkorngrenzen stabilisiert und eine gegen Vergroberung
weniger anfallige Laves-Phase bildet [28, 68]. Auch in den Untersuchungen von Abe et al. [112]
zum Effekt von Wolfram und Molybdan auf das Kriechverhalten konnte durch eine gezielte
Variation der Elementgehalte nachgewiesen werden, dass ein hoherer Wolframanteil zur
Verbesserung der Kriechfestigkeit beitragt. Der maximale Anteil an Wolfram in 9 % Cr-Stahlen,
bei dem es nicht zur Ausbildung von unerwiinschtem Deltaferrit kommt, liegt bei ca. 3 Gew.-%
[27, 113]. Hohere Wolframgehalte flihren zu einer Sattigung der Kriechfestigkeit aufgrund der
hohen Deltaferritanteile im Geflige [28].

Bei Molybdan wird von einem Maximalgehalt von 1 Gew.-% berichtet, da aufgrund der
begrenzten Loslichkeit von Molybdan in Stahl (<1 Gew.-% bei 600 °C) eine Erhéhung keine
weitere Verbesserung der Kriechfestigkeit zur Folge hat [114]. Zusatzlich wird beschrieben, dass
ein zu hoher Molybdananteil (>1 Gew.-%) eine verstarkte Bildung der Laves-Phase und des
Deltaferrits in 9 % Cr-Stahlen bewirkt [115].
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Kohlenstoff und Stickstoff:

Kohlenstoff stellt eins der grundlegendsten Legierungselemente dar, da es durch die
Besetzung der Zwischengitterplatze in Eisen die Hartbarkeit ermoglicht. In 9 % Cr-Stahlen kann
aufgrund der  Vielzahl  mischkristallbildender  Elemente trotz eines geringen
Kohlenstoffgehaltes ein vollmartensitisches Geflige erzeugt werden, da diese die
Diffusionsgeschwindigkeit des Kohlenstoffs im Austenitgitter reduzieren.

Beide Elemente wirken als Austenitstabilisatoren und tragen mit der Bildung von Karbiden und
Nitriden zur Erhéhung der Kriechfestigkeit von 9 % Cr-Stahlen bei [28, 68]. Eine Erhohung des
Kohlenstoff- und Stickstoffgehaltes bewirkt eine Steigerung der Zeitstandfestigkeit bei 9 % Cr-
Stéhlen [28]. Jedoch miissen die Gehalte aufgrund unerwiinschter Effekte entsprechend
begrenzt werden. So wird der Kohlenstoffgehalt bei 9 % Cr-Stahlen auf ca. 0,1 Gew.-% limitiert,
um eine gute SchweiBbarkeit der Stahle zu gewahrleisten. Stickstoff ist unter Berticksichtigung
des Borgehaltes ebenfalls zu begrenzen. Hohe Bor- und Stickstoffgehalte fiihren zur Bildung
von Bornitriden, was eine Beeintrachtigung der Zeitstandfestigkeit mit sich bringt [9, 29, 35,
116]. Abhangig vom Borgehalt werden die Stickstoffgehalte von modernen 9 % Cr-Stahlen
Ublicherweise im Bereich von 80 bis 120 ppm begrenzt.

Vanadium und Niob:

Die Mikrolegierungselemente Vanadium und Niob zahlen beide zu den Ferritstabilisatoren. Sie
bilden in Kombination mit Kohlenstoff und Stickstoff auBerst temperaturstabile Nitride, Karbide
und Karbonitride vom Typ MX [23, 78, 117, 118]. Beide Elemente sind grundlegend in den
9 % Cr-Stahlen vertreten und tragen zur wesentlichen Erhéhung der Kriechfestigkeit durch
Stabilisierung der martensitischen Subkornstruktur bei [78]. In hdher chromhaltigen
martensitischen Stahlen (10-12 Gew.-%) bildet sich wahrend der Zeitstandbeanspruchung
durch Chromdiffusion die unerwiinschte Z-Phase, welche die Legierungselemente Vanadium
und Niob als komplexes chromreiches Nitrid bindet [68, 92].

Kobalt:

Kobalt wirkt als austenitstabilisierendes Element ohne die Umwandlungstemperatur Ac zu
stark zu beeinflussen [119]. Aus diesem Grund wird es oftmals legiert, um die Deltaferritbildung
zu unterdrlicken. Es besitzt eine hohe Loslichkeit in der Matrix und bildet einen Mischkristall.
Zusatzlich reduziert es Diffusionsprozesse indem es die Selbstdiffusion der Matrix senkt [23,
120]. Kobalt tréagt zur Erhéhung der Kriechfestigkeit bei, indem es die martensitische Matrix
verstarkt und Ausscheidungen (MX, M23Cg) stabilisiert [121, 122]. Dies duBert sich wahrend der
Zeitstandbeanspruchung in geringeren Vergréberungsraten [120, 121].

Nickel, Mangan und Aluminium:

Nickel und Mangan stabilisieren das Austenitgebiet und beeinflussen die
Umwandlungstemperatur Ac; wesentlich. Zu hohe Gehalte fiihren zur Senkung der maximalen
Anlasstemperatur, weshalb deren Gehalt auf <1,5 Gew.-% beschrankt wird. Aluminium
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hingegen stabilisiert das Ferritgebiet. Wahrend Nickel fiir seine zahigkeitssteigernde Wirkung
bekannt ist, werden Mangan und Aluminium oft als Desoxidationsmittel zur Abbindung von
Schwefel und Sauerstoff verwendet [66, 107]. Unter Zeitstandbeanspruchung fiihren alle drei
Elemente zu einer Reduzierung der Kriechfestigkeit [4, 68, 123]. Insbesondere der Gehalt von
Aluminium wird bei 9 % Cr-Stahlen stark begrenzt, da es eine hohe Affinitat zu Stickstoff besitzt
und aluminiumhaltige Nitride bildet. Diese reduzieren die Anzahl der festigkeitsgebenden MX-
Ausscheidungen [28, 128].

Bor:

Bor, als austenitstabilisierendes Element, tragt in geringen Mengen zur Steigerung der
Kriechfestigkeit von 9 % Cr-Stahlen bei [29, 30]. Das Verstandnis Uber die zugrundeliegenden
Mechanismen des Legierungselements Bor beziiglich der kriechfestigkeitssteigernden Wirkung
war in den letzten beiden Jahrzehnten Gegenstand intensiver Untersuchungen. Abe et al. [29]
fuhren die Wirkung auf die Stabilisierung der martensitischen Korn- und Subkorngrenzen
durch borstabilisierte Ausscheidungen zuriick. Untersuchungen zeigen, dass Bor wahrend der
Abkulhlung aus der Normalisierung an den Austenitkorngrenzen seigert und sich sowohl nach
dem Anlassen als auch wahrend der Zeitstandbelastung in M23Ces-Karbiden anreichert [28].
Weiterhin beobachteten Kobayashi et al. [124] und Hofer et al. [125] die Boranreicherung von
Ausscheidungen des Typs MX, M7Cs, MeC sowie der Laves-Phase in 9 % Cr-Stahlen. Bereits
geringe Mengen von 100 ppm bewirken eine Verringerung der Vergroberungsrate der
borstabilisierten Ausscheidungen und somit eine Verzdégerung der Schadigung wahrend der
Zeitstandbeanspruchung [67, 126].

Bor besitzt zusatzlich eine hohe Affinitat zu Stickstoff, was bei entsprechend hohen Bor- und
Stickstoffgehalten zur Bildung von unerwiinschten Bornitriden und einer Verringerung der
Zeitstandfestigkeit und Zahigkeit fuhrt [9, 29, 35, 116]. Die Bildung von Bornitriden flhrt zur
Senkung des effektiven Gehalts an Stickstoff und beeinflusst somit die Bildung der
vanadiumreichen MX-Ausscheidungen. In diesem Zusammenhang zeigen die Untersuchungen
von Klimenkov et al. [127] anhand stark stickstoff- und borhaltiger 9 % Cr-Stahle, dass
Bornitride in Abhangigkeit des legierten Borgehaltes zur deutlichen Reduzierung bis hin zur
vollstandigen Unterdriickung der vanadiumreichen MX-Ausscheidungen fiihren. Zusatzlich
zeigen Abe et al. [128] anhand von langzeitigen Kriechversuchen, dass Bornitride als
bevorzugte Ort fir Kriechporenbildung dienen. Li et al. [129] berichten, dass die thermische
Stabilitat von Bornitriden stark abhangig vom legierten Stickstoff- und Borgehalt ist, was das
Aufloseverhalten wahrend einer Warmebehandlung stark beeinflusst. Hohe Gehalte sorgen
demnach fir thermisch stabilere Bornitride.

Kupfer:

Kupfer ist ein effektives Element zur Unterdriickung der Deltaferritbildung [4]. Es besitzt nur
eine geringe Loslichkeit in der Matrix, was zur Begiinstigung von Ausscheidungsprozessen
kupferreicher ~ Phasen  fihrt. So wurden kupferreiche Phasen entlang der
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Martensitlattengrenzen beobachtet, die eine stabilisierende Wirkung auf die martensitische
Matrix ausuben, indem sie die Vergroberung der Martensitlatten unter Zeitstandbelastung
reduzieren [68]. Zusatzlich wird berichtet, dass diese als €-Cu identifizierten Phasen als
Nukleationsorte fur die Laves-Phase dienen und so eine beschleunigte Laves-Phasenbildung
unter Zeitstandbeanspruchung bei 650 °C hervorrufen. Zusatzlich wird von Laves-Phasen
unterschiedlicher Morphologie berichtet, was ebenfalls auf die Legierung mit Kupfer
zurtickgefihrt wird [130]. Die Legierung des 9 % Cr-Stahls der Giite G115 mit 1 Gew.-% Kupfer
soll einen positiven Effekt auf die Kriechfestigkeit und den Oxidationswiderstand bewirken [50].

Neodym:

Das Legierungselement Neodym gehoért zu den seltenen Erden. Es existieren nur wenige
unabhangige Untersuchungen zur Wirkungsweise von Neodym in 9 % Cr-Stahlen. Forscher
beschrieben jedoch, dass das Legierungselement der Unterdriickung von Schwefelseigerungen
entlang der Korngrenzen dient und einen Einfluss auf die Kriechduktilitdit hat [56].
Untersuchungen zum Effekt von Neodym auf die Kriechduktilitdt von Werkstoffen der Gite
0.1C(9-11)Cr3W3CoVNDbBN zeigten, dass durch ein Legieren mit Neodym wesentlich hdhere
Brucheinschnurungen erreicht werden [131]. Ein nennenswerter Beitrag zur Steigerung der
Zeitstandfestigkeit wurde nicht beobachtet. Weder konnte eine Senkung der minimalen
Kriechrate noch deutlich verbesserte Zeitstandfestigkeiten erreicht werden. Untersuchungen
zum Einfluss von verschiedenen seltenen Erden auf die Kriecheigenschaften einer 9 % Cr-
SchweiBverbindung bei 650 °C ergaben, dass eine Steigerung der Kriechfestigkeiten durch das
Legieren mit Neodym erreicht wird [122]. Weiterhin konnte gezeigt werden, dass Neodym
thermisch stabile Nitride ausbildet. Es wird vermutet, dass diese Neodymnitride zur
Verbesserung der Zeitstandfestigkeiten beitragen, da sie durch die thermischen Zyklen eines
SchweiBprozesses kaum beeinflusst werden und so zur Stabilisierung des Gefliges beitragen
[122]. In wie weit die nitridbildende Wirkung von Neodym Einfluss auf die Ausbildung von MX-
Ausscheidungen hat, wird in der Literatur jedoch nicht beschrieben. Im Zusammenhang mit
artgleichen SchweiBverbindungen eines neodymhaltigen 9 % Cr-Stahls wird von der grof3en
Affinitat des Elements Neodym zu Sauerstoff gesprochen, was eine Senkung der Zahigkeit zur
Folge hat [57]. Um eine ausreichende Zahigkeit des SchweiBgutes zu gewahrleisten, wird daher
auf eine Legierung des SchweiBzusatzes mit Neodym verzichtet.

Zusammenfassend ist zu erkennen, wie komplex die Einflisse der Elemente auf das
Eigenschaftsprofil sind. Die Kenntnis Gber die Wirkung der Legierungselemente und deren
Wechselwirkung miteinander bildet die Grundlage fiir ein funktionierendes Legierungssystem.
Legierungsgehalte missen genau kontrolliert werden, da geringfligige Abweichungen zu
signifikanten Eigenschaftsveranderungen fiihren kénnen.
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2.2.3 Besonderheiten des MARBN Konzepts

Die MARBN-Stahle zdhlen aktuell aufgrund der herausragenden Kriechfestigkeit zu den
vielversprechendsten Neuentwicklungen der Gruppe der 9 % Cr-Stahle. Mit dem Ziel der
Komponentenfertigung fir hocheffiziente Kraftwerke steht die Skalierung dieser Stahle von
kleinen Laborschmelzen zu GroBschmelzen und ersten Demonstrationsbauteilen stark im
Fokus von Forschung und Industrie [11, 12, 19, 34, 45]. Da diese Stahlglite Gegenstand der
vorliegenden Arbeit ist, wird das Legierungskonzept sowie die zugrundeliegenden
Mechanismen zur Stabilisierung der Mikrostruktur im Detail vorgestellt.

Legierungstechnisch basiert das MARBN Konzept neben der Optimierung von Wolfram und
Kobalt im Wesentlichen auf einer gezielten Legierung mit Bor und Stickstoff. Bor und Stickstoff
fihren zu einer Stabilisierung der martensitischen Struktur durch eine Kombination von fein
verteilten MX-Ausscheidungen und vergroberungsresistenten M23Cs-Karbiden [35, 126].
Zunachst soll auf den Stabilisierungseffekt von Bor eingegangen werden.

Wahrend der normalisierenden Warmebehandlung reichert sich das Legierungselement Bor
bevorzugt entlang der ehemaligen Austenitkorngrenzen an. Wahrend der Anlassbehandlung
bilden sich entlang dieser Korngrenzen M3C¢-Karbide. Die an den Korngrenzen segregierten
Boratome reichern sich bereits wahrend des Nukleations- und Wachstumsprozesses der M»3Ce-
Karbide in diesen Ausscheidungen an und bilden dadurch Karbide des Typs Ma3(C, B)s. Am
Beispiel mehrerer 9-12 % Cr-Legierungen wiesen Liu et al. [132] mittels Atomsonden-
messungen hohe Gehalte von 2 At.-% Bor in diesen Karbiden nach. Karbide, die sich im Inneren
der Matrix befanden, zeigten wesentlich geringere Boranteile, was auf die bevorzugte
Korngrenzsegregation von Bor zurlickzufiihren ist. Der Prozess der Boreinlagerung beginnt
unmittelbar nach der Nukleation und endet mit dem nach wenigen Minuten abgeschlossenen
Wachstum der Karbide [132]. Wahrend der Zeitstandbeanspruchung wirkt der Effekt der
Borstabilisierung von M2Cs-Karbiden. Anhand der Abbildung 2.2.3.1 wird der wirksame
Mechanismus erlautert. Unter Zeitstandbeanspruchung tritt eine diffusionskontrollierte
Vergroberung von Ausscheidungen (Ostwaldreifung) auf. Wahrend dieses Prozesses kommt es
zum Wachstum von Karbiden und zur simultanen Aufldsung kleinerer Karbide. Geht ein solches
Karbid durch den wirkenden Diffusionsstrom in Ldsung, entstehen Leerstellen an der
Grenzflache dieser kleinen Karbide. Die diffusionskontrollierte Leerstellenwanderung fihrt zur
Anlagerung der Leerstellen an die Grenzflachen der wachsenden Karbide. Durch die
Anreicherung mit den in der Umgebung befindlichen Boratomen werden diese Leerstellen
besetzt. Dieser Vorgang der Boranreicherung findet kontinuierlich wahrend der
Kriechbeanspruchung statt und wird als effektiver Prozess der Vergroberungsbehinderung
gesehen [19, 35, 126, 133]. Die Stabilisation der M23C¢-Karbide und damit der martensitischen
Mikrostruktur duBert sich in einem Anstieg der Zeitstandfestigkeit und einem Herabsetzen der
minimalen Kriechrate.

Untersuchungen von Abe et al. [19, 126] identifizierten einen Borgehalt von etwa 139 ppm als
optimal im Sinne der Zeitstandfestigkeit. Hohere Borgehalte flihren zu keiner weiteren
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Verbesserung der Zeitstandfestigkeit, was durch die Untersuchungen von Kondo et al. [134]
belegt wurde. Ein Uberlegieren mit Bor (180 ppm) fiihrte in diesem Fall zur Ausbildung von
Wolframboriden, die geldste Anteile an Wolfram und Bor binden wund die
Zahigkeitseigenschaften beeintrachtigen [135, 136].

Bor hat dariber hinaus eine positive Wirkung auf die Ausbildung der Warmeeinflusszone
wahrend des Schweillens, in dem es zur Unterdriickung der Feinkornzonenbildung beitragt [9,
35, 137]. Die Mikrostruktur wird in diesem kritischen Bereich der Warmeeinflusszone stabilisiert
und ein Typ IV Versagen wahrend der Zeitstandbeanspruchung unterdriickt, was sich in einer
erhdhten Kriechfestigkeit der SchweiBverbindung auBert [9, 31, 35, 137].
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Abbildung 2.2.3.1: Schematische Darstellung der Stabilisierung von M>3Cs.
Karbiden wdhrend des Prozesses der Ostwaldreifung, nach [19].

Im weiteren Verlauf wird auf die Bedeutung von Stickstoff bei der Stabilisierung der MARBN
Mikrostruktur eingegangen. Stickstoff leistet einen groBen Beitrag zur Stabilisierung der
Mikrostruktur, indem es die Bildung von fein verteilten MX Karbonitriden bewirkt [28, 35, 76].
Diese Wirkung ist stark abhangig vom Stickstoffanteil und dem Anteil an zulegiertem Bor.
Untersuchungen zum Einfluss des Stickstoffgehaltes ergaben, dass mit dessen Erhéhung bis
79 ppm bei sonst identischer Legierungszusammensetzung die Zeitstandfestigkeit steigt [29].
Hohere Gehalte zeigten hingegen einen negativen Effekt hinsichtlich des Widerstands gegen
Kriechen. Dies wurde auf die Bildung von Bornitriden zurlickgefiihrt. Durch deren Existenz ist
nicht mehr genug Bor und Stickstoff vorhanden, um eine effektive Stabilisierung der
Mikrostruktur zu erzielen [19]. Untersuchungen von Sakuraya et al. [116] bei 9-11 % Cr-Stahlen
zeigen, dass Bor und Stickstoff nur in bestimmten Grenzen legiert werden dirfen, um die
Ausbildung von unerwiinschten Bornitriden zu vermeiden. Sakuraya et al. [116] formulieren
eine Loslichkeitsgrenze, die durch folgende Gleichung beschrieben werden kann:

log[%B] = —2,45[%N] — 6,81 Gl. 2.23.1
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Die Gehalte an Bor und Stickstoff werden in Gew.-% angegeben und repradsentieren die
maximal zuldssigen Legierungsgehalte, bei denen beide Elemente in der Matrix gelost
vorliegen und eine Bornitridbildung unterdriickt wird. Abhdngig vom gewahlten Borgehalt
ergeben sich demnach Legierungsgrenzen fiir Stickstoff und umgekehrt. Bspw. kdnnen fir eine
Borkonzentration von 139 ppm maximal 95 ppm Stickstoff in der Matrix geldst werden, ohne
dass sich Bornitride bilden [28]. Dieser empirische Zusammenhang bildet die Grundlage fir ein
funktionierendes MARBN-Legierungskonzept. Die Legierungsgrenzen fir Bor und Stickstoff
mussen prazise eingestellt werden. Andernfalls wird die stabilisierende Wirkung nicht
vollstdndig ausgenutzt und die resultierenden Zeitstandeigenschaften werden negativ
beeinflusst.

2.3 Thermische Zyklen und ihre Auswirkung auf das Gefiige

Wahrend der Verarbeitung und des Einsatzes von 9 % Cr-Stahlen kommt es zwangslaufig
durch Warmbehandlungs-, Schweil3- und Kriechprozesse zur Veranderung des Gefliges. Dieser
Abschnitt geht auf die Folgen von thermischen Zyklen auf das Ausscheidungsgefiige, und die
Phasenbildung von hochwarmfesten 9 % Cr-Stahlen ein und beschreibt den Einfluss auf die
Stabilitat der Mikrostruktur.

2.3.1 Normalisieren und Anlassen

Das Geflige und die resultierenden Eigenschaften der 9 % Cr-Stahle werden maBgeblich durch
die Qualitatswarmebehandlung beeinflusst. Konventionelle Warmebehandlungen fir diese
Stahlgruppe bestehen aus einem Normalisieren und einem anschlieBenden Anlassen zur
Erzeugung eines Vergltungsgefliges. Die Abbildung 2.3.1.1 zeigt den schematischen Verlauf
einer Normalisierung sowie einer Anlassbehandlung. Die Normalisierung erfolgt Gber der A
Temperatur, um eine vollstandige Umwandlung von Ferrit/Martensit zu Austenit zu erreichen.
Sie dient der Auflésung von Ausscheidungen, der Verteilung von Elementen und der
Einstellung von KorngréBen [26, 40, 138]. Die Normalisierung von 9 % Cr-Stahlen wird
Ublicherweise in einem Temperaturbereich zwischen 1.020 °C und 1.150 °C durchgefihrt [26].
Die Hohe der gewahlten Normalisierungstemperatur entscheidet Gber stattfindende Prozesse
wie Kornwachstum, Auflédsung verschiedener Phasen oder Bildung von Deltaferrit. Hohe
Normalisierungstemperaturen und lange Haltezeiten bewirken eine Vergréberung des Korns,
was eine Verschlechterung der Materialeigenschaften mit sich fiihrt [138, 139]. Zusatzlich kann
es bei zu hohen Normalisierungstemperaturen zur Ausbildung von unerwiinschtem Deltaferrit
kommen, der die Materialeigenschaften negativ beeinflusst [138]. Zu niedrige Temperaturen
fuhren hingegen dazu, dass einige Ausscheidungen nicht aufgelost werden. Dies behindert
zwar den Prozess des Kornwachstums durch das Fixieren der Korngrenzen mit nicht
aufgeldsten Ausscheidungen, allerdings sinkt auch der Anteil an in der Matrix geldsten
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Legierungselementen. Dies beeinflusst wiederum die Ausscheidung von Sekundarphasen
wahrend einer Anlassbehandlung negativ [26].

Das Geflige der 9 % Cr-Stahle besteht nach dem Normalisieren aus an Legierungselementen
Ubersattigten, harten Martensit geringer Duktilitdt und Zahigkeit. Eine anschlieBende
Anlassbehandlung unterhalb der Ac-Temperatur wird durchgefihrt, um zum einen das
tetragonal verzerrte Geflige zu entspannen und zum anderen Ausscheidungen zu erzeugen.
Durch die Diffusion des zwangsgeldsten Kohlenstoffs aus den Zwischengitterpldtzen des
Kristallgitters erfahrt das Geflige wahrend des Anlassens eine Entspannung und gewinnt an
Zahigkeit und Duktilitat. Zusatzlich wird das martensitische Geflige durch die Bildung von
festigkeitsgebenden Ausscheidungen entlang ehemaliger Austenitkorngrenzen und
Subkorngrenzen fir den Hochtemperatureinsatz stabilisiert. 9 % Cr-Stahle werden
typischerweise einer Anlassbehandlung zwischen 550 °C und 800 °C unterzogen [40, 139]. In
der Praxis hat sich jedoch ein Hochtemperatur-Anlassen zwischen 730 °C und 780 °C
etabliert [140]. Die Wahl geeigneter Anlassparameter beeinflusst das Geflige und das
Eigenschaftsprofil maBgeblich.
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Abbildung 2.3.1.1: Schematischer Verlauf einer (blichen Wédrmebehandlung
von 9 % Cr-Stihlen bestehend aus einer Normalisierung und einer
Anlassbehandlung mit zwischenzeitlicher Abkiihlung zur
Martensitumwandlung.

Mehrere Autoren beschreiben die Wirkung unterschiedlicher Normalisierungs- und
Anlassbehandlungen auf das Geflige und die Eigenschaften von 9 % Cr-Stahlen. Nachfolgend
soll auf ausgewahlte Erkenntnisse eingegangen werden.

Pandey et al. [74,141] untersuchten unter Variation der Normalisierungs- und
Anlassbedingungen die Eigenschafts- und Mikrostrukturentwicklung einer 9 % Cr-Legierung.
Die Hohe der Normalisierungstemperatur hat maBgeblich Einfluss auf die GroBe der
Ausscheidungsphasen. So konnte in Bezug auf M23Cs-Karbide beobachtet werden, dass eine
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Erhéhung der Normalisierungstemperatur mit nachfolgender identischer Anlassbehandlung
einen Abfall der TeilchengréBe und des Teilchenabstands bis 1.100 °C zur Folge hat. Ab
1.150 °C wurde hingegen ein drastischer Anstieg der GroBe und des Abstands der
Ausscheidungsphasen verzeichnet, was einen nachteiligen Effekt auf die Kriecheigenschaften
zur Folge hat [74]. Weiterhin wird beschrieben, dass M»3Cs-Ausscheidungen, verglichen mit
anderen Ausscheidungen, effektiver den Widerstand gegen Kriechen erhdhen, da sie dhnliche
Dimensionen aufweisen wie die Breite der zu stabilisierenden Subkorngrenze. Dies erschwert
wahrend der Kriechbelastung die Bewegung der Subkorngrenzen (ber die
Ausscheidungsteilchen hinweg.

Darilber hinaus wird erldutert, dass PartikelgroBen zwischen 100 und 200 nm einen wesentlich
héheren Stabilisierungseffekt auf die Korngrenzen ausiiben. Der Ausscheidungszustand sollte
demnach so eingestellt werden, dass sich die PartikelgroBen der betreffenden Phasen
moglichst innerhalb dieses Bereichs befinden. Im Hinblick auf mechanisch technologische
Eigenschaften konnte gezeigt werden, dass mit steigender Normalisierungstemperatur Harte
und Zugfestigkeit zunehmen, die Zahigkeit jedoch abnimmt [74]. Yan et al. [48] belegten diesen
Zusammenhang am Beispiel einer modernen 9 % Cr-Legierung. Sie fihrten dies auf den
erhdhten Beitrag der Ausscheidungsverfestigung zurtick, da mit steigender Normalisierungs-
temperatur niedrigere Teilchenabstande beobachtet wurden [48]. Ennis et al. [142] berichten
zum Einfluss der Normalisierungsbedingungen auf mikrostrukturelle Parameter von einer
Zunahme der Martensitlattenbreiten und ehemaligen AustenitkorngréBen mit Erhéhung der
Normalisierungstemperatur.

Eine besondere Bedeutung hat die Wahl einer geeigneten Normalisierungstemperatur bei
modernen bor- und stickstofflegierten 9 % Cr-Stahlen. Bei exzessiver Legierung von Bor und
Stickstoff oberhalb der Loslichkeitsgrenze kommt es zur Bildung von unerwinschten
Bornitriden [116]. Diese gilt es zu vermeiden oder mittels geeigneter Warmebehandlung
aufzuldsen, da sie eine negative Wirkung auf die Zeitstandfestigkeit haben [9, 29, 35, 116, 129].
In ihrer Studie zur Entwicklung von Bornitriden in modernen 9 % Cr-Legierungen berichten Li
et al. [129] Uber die thermische Stabilitdt von Bornitriden und die Mdglichkeit diese durch
Normalisierungsbehandlungen oberhalb von 1.100 °C zu reduzieren. Bereits nach einstindiger
Normalisierung bei 1.150 °C konnte der Anteil und die GroBe von Bornitriden signifikant
reduziert werden. Abe et al. [143] zeigten ebenfalls, dass Temperaturen von 1.150 °C notwendig
sind, um den effektiven Anteil an frei verfligbarem Bor in der Matrix mdglichst hoch zu halten.
Die Losungstemperaturen fiir Bornitride sind zudem stark abhdngig vom Bor-Stickstoff-
Verhaltnis [116, 129]. Im Fall von stark bor- und stickstoffhaltigen 9 % Cr-Stahlen sind
Normalisierungstemperaturen von 1.175°C oder sogar 1.200 °C notwendig, um eine
Mikrostruktur zu erzeugen, die weitgehend frei von Bornitriden ist [129].

Beziiglich der Variation der Anlassbedingungen fiihrten Pandey et al. [141] ebenfalls
Untersuchungen durch. Mit steigender Anlasstemperatur von 650 °C auf 760 °C wurde eine
Erhéhung der Anzahl an Ausscheidungsphasen (M23Cs, MX) beobachtet. Eine weitere Erh6hung
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der Anlasstemperatur auf 1.000 °C flhrte zu einer signifikant veranderten Mikrostruktur
bestehend aus einer weitgehend ausscheidungsfreien martensitischen Matrix. Dies wird auf die
Uberschreitung der Ac1-Temperatur und einer damit verbundenen teilweisen Austenitisierung
in Zusammenhang gebracht. Der angelassene Zustand wies bei 760 °C die beste Kombination
aus Zugfestigkeit, Harte, Zahigkeit und Duktilitat auf [28]. Weitere Untersuchungen zur
Variation von Anlassbedingungen zeigten prinzipiell dhnliche Ergebnisse. Mit steigender
Anlasstemperatur nimmt die Versetzungsdichte ab, wahrend die Durchmesser von Mj3Ce-
Karbiden und MX-Ausscheidungen sowie die Breite der Subkorngrenzen zunehmen. Dies
auBert sich bei den beobachteten 9 % Cr-Legierungsvarianten in einer zunehmenden Zahigkeit
und Duktilitat bei sinkenden Harte- und Festigkeitskennwerten [47, 142, 144]. Neben der
Optimierung der mechanisch technologischen Eigenschaften dient die Anlassbehandlung zur
Einstellung einer optimalen Ausscheidungsstruktur. Die Anzahl, GroBe und Verteilung von
Ausscheidungen haben dabei einen groBen Einfluss auf die Stabilisierung des Gefliges.

2.3.2 Schwei3en

Die Beschaffenheit des Gefliges beeinflusst maBgeblich die Eigenschaften der hochwarmfesten
martensitischen Stahle im Einsatz. Durch SchweiBprozesse entstehen aufgrund der
Aufschmelzung und Erstarrung des Werkstoffs im Vergleich zum einsatzoptimierten
Grundwerkstoff komplexere Mikrostrukturen. Aufgrund der eingebrachten Warme wahrend
des SchweiBprozesses kommt es zur Ausbildung der Warmeeinflusszone. Die Abbildung 2.3.2.1
zeigt schematisch deren ausgebildete Bereiche in Abhangigkeit der wirksamen
Spitzentemperaturen.
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Abbildung 2.3.2.1: Schematische Darstellung der Gefiigebereiche
der Woirmeeinflusszone (WEZ) und deren temperaturseitige
Zuordnung im Eisen-Kohlenstoff-Diagramm, aus [100].
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Innerhalb der Warmeeinflusszone wird unterschieden in Bereiche des Partiellen Schmelzens
(1), Grobkornzone (2), Feinkornzone (3), Interkritische Zone (4) und angelassene Zone (5).
Abhangig vom Grad der Warmeeinbringung kommt es zu unterschiedlichen thermisch
induzierten Effekten innerhalb der einzelnen Zonen. Hierzu zédhlen die partielle oder ganzliche
Ausscheidungsaufldsung, die Phasenumwandlung oder Vergréberung von
Ausscheidungsphasen.

Im Bereich der Grobkornzone kommt es aufgrund der hohen Spitzentemperatur, die weit Gber
der Umwandlungstemperatur A liegt, zur vollstandigen Aufldsung von Ausscheidungen [79].
Dies beglinstigt das Kornwachstum und fihrt zur Ausbildung eines grobkdrnigen Gefliges.
Zusatzlich wird bei 9 % Cr-Stahlen die Bildung von Deltaferrit in diesem Bereich der
Warmeeinflusszone beobachtet [9, 94, 95, 107].

Eine besondere Rolle fir die Kriechfestigkeit von Schweifverbindungen hochwarmfester
9 % Cr-Stahle spielt der Bereich der Feinkornzone. Dieser wird bei vergleichsweise niedrigen
Spitzentemperaturen bis 1100 °C knapp oberhalb von A gebildet. Bei langeren Einsatzdauern
kommt es zum sogenannten Typ-IV-Versagen, hervorgerufen durch thermisch induzierte
mikrostrukturelle Veranderungen [145-147]. Innerhalb dieses Temperaturbereichs wirken
Mechanismen der Austenitisierung und teilweisen Aufldsung der stabilisierenden
Ausscheidungsstruktur. Fur die Kriechfestigkeit wichtige Teilchen wie M3Cs-Karbide erfahren,
abhangig von der wirkenden Spitzentemperatur, partielle Auflésungsprozesse. Yu et al. [148]
ermittelten wahrend der thermischen Simulation der Feinkornzone mit Hilfe von
zeitaufgeloster in-situ-Rontgenbeugung, dass bei einer Spitzentemperatur von 950 °C ca. 50 %
der My3Cs aufgeldst werden, wohingegen eine vollstandige Auflosung erst bei 1.050 °C
verzeichnet wurde. Aufgrund der schnellen Abkiihlung wahrend des SchweiBens kénnen die
gelosten Elemente wie Chrom und Kohlenstoff jedoch nicht weit diffundieren, was bei einer
Warmenachbehandlung zur Neuausscheidung an den gleichen Stellen fihrt. Die
nichtaufgeldsten Ausscheidungen werden durch den erneuten Anlassprozess stark vergrobert
und es entsteht eine belegte scheinbare Korngrenze. Die neuen feinen Korngrenzen werden
aufgrund der stattfindenden Austenitisierung erzeugt. Es entsteht ein komplexes Geflige aus
feinen Kdrnern Uberlagert mit ausscheidungsbelegten scheinbaren Korngrenzen, wie es in
Abbildung 2.3.2.2 dargestellt ist. Dieser Prozess, der durch die Warmenachbehandlung
hervorgerufenen Vergréberung, ist umso wirksamer je weniger Ausscheidungen wahrend des
SchweiBprozess aufgeldst werden. Dies wird in den Untersuchungen von Cerjak et al. [149]
beschrieben. Eine thermische Simulation der Feinkornzone bei einer Spitzentemperatur von
920 °C zeigte hier keine signifikanten Aufldsungserscheinungen der M»3Cs-Karbide. Cerjak et
al. beschreiben, dass kaum Elemente wie Chrom und Kohlenstoff in diesem Bereich in Losung
gehen. Dies fuhrt zur Ausbildung von kohlenstoffarmem Martensit wahrend der Abkiihlung,
wodurch die Ausscheidung von neuen Karbiden wahrend des anschlieBenden Anlassprozesses
begrenzt ist. Stattdessen ist mit wesentlich wirksameren Vergroberungseffekten und einer
Uberalterung der nichtaufgeldsten Ausscheidungen zu rechnen. Dies fiihrt wiederrum zu einer
Reduktion der Verstarkungswirkung von Ausscheidungen innerhalb dieses Bereichs [149].
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Zusatzlich beobachteten Parker und Stratford [150] im Bereich der Feinkornzone starke
Kriechdehnungen. Wahrend des Kriechprozesses verfligen die weniger stabilisierten
Korngrenzen Uber eine erhdhte Beweglichkeit, was in  weiterer Folge zu
Dehnungskonzentration und starker Kriechporenbildung fihrt.

Im Bereich der Feinkornzone kann es auBerdem zur Ausbildung von unerwiinschtem Deltaferrit
kommen. Durch die Auflésung von Ausscheidungen, wie bspw. M»3Cs-Karbiden, liegen lokal
erhohte Konzentrationen der gelosten Elemente vor. Durch die hohe Kinetik des
SchweiBprozesses steht nicht genlgend Zeit zur Verfligung die entstandenen
Konzentrationsunterschiede auszugleichen. Die Existenz von ferritstabilisierenden Elementen,
wie Chrom, Molybdan oder Wolfram fuhrt zur Ausbildung von Deltaferrit bei niedrigeren
Temperaturen als es im Gleichgewicht der Fall ware. Mehrere Autoren berichten tber derartige
Effekte der vorzeitigen ausscheidungsinduzierten Deltaferritbildung [94, 95, 101].
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Abbildung 2.3.2.2: Rasterelektronenmikroskopische (REM) Aufnahme im Bereich der Feinkornzone eines
hochwarmfesten martensitischen Chromstahls (A) und deren Detailaufnahme (B), nach [147].

Die Interkritische Zone stellt den Bereich der Warmeeinflusszone dar, in dem keine
vollkommene Phasenumwandlung von Martensit zu Austenit stattfindet. Es erfolgt eine
partielle Bildung von Austenit vorwiegend an ehemaligen Austenitkorngrenzen und
Martensitlattengrenzen [35, 107]. Dieser wird nach erfolgter Abkihlung in neuen Martensit
umgewandelt, welcher hart und sprode ist. Martensitische Bereich, die nicht umgewandelt
wurden, erfahren hingehen nur eine Anlassbehandlung [146].

Im Bereich der angelassenen Zone kommt es aufgrund der geringen wirksamen Temperaturen
(<Ac1) lediglich zur Erholung des martensitischen Gefliges und zur Vergroberung von
Ausscheidungen [35, 146]. Prozesse der Phasenumwandlung finden hier nicht statt.

Die Literatur zeigt, dass geringe Veranderungen der Spitzentemperaturen besonders im
Bereich der Grob- und Feinkornzone zu stark variierenden Ausscheidungszustanden und
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Mikrostrukturen fiihren. In der Gesamtheit betrachtet ist das Gefiige dieser Bereiche aufgrund
der geringeren Anzahl an Ausscheidungen entlang der neu gebildeten Korngrenzen sowie der
Ausbildung von Deltaferrit anféllig gegenlber Kriechbelastung. Eine im Einsatz befindliche
SchweiBverbindung der 9 % Cr-Stdhle erfdhrt durch die beschriebenen Effekte in der
Warmeeinflusszone eine konzentriertere und schnellere Schadigung als der Grundwerkstoff.

2.3.3 Kriechvorgange und Zeitstandbeanspruchung

9 % Cr-Stahle unterliegen im Einsatz einer Zeitstandbeanspruchung, das heil3t eine Gber lange
Zeit wirksame, konstante Last bei erhdhter Temperatur. Diese Beanspruchung hat eine zeit-
und temperaturabhdngige irreversible Verformung zur Folge, die allgemein als Kriechen
bezeichnet wird [22, 31, 151-153]. Die Grundlagen des Kriechens sollen im weiteren Verlauf
kurz erlautert werden.

Kriechvorgange setzen ab einer homologen Temperatur von ungefahr T>0,4 T, (mit T als
Schmelztemperatur des Werkstoffs in K) ein [151]. Die Verformung lauft diffusionsgesteuert ab
und wird als Funktion der Zeit in Form einer Kriechkurve dargestellt. Diese Kriechkurve hat
einen charakteristischen Kurvenverlauf und lasst sich entsprechend der ablaufenden
Mechanismen meist in drei Bereiche des primaren, sekundaren und tertidaren Kriechens
unterteilen. Abbildung 2.3.3.1 zeigt die Einteilung und den schematischen Verlauf einer
Kriechkurve sowie die zeitlich eingeordneten Prozesse, die wahrend einer
Zeitstandbeanspruchung auftreten.

Der Bereich des primdren Kriechens ist gekennzeichnet durch eine Reduktion der
Kriechgeschwindigkeit durch dominierende Prozesse der Verfestigung [22, 31]. Es kommt zur
Ausbildung einer stabilen Versetzungsstruktur. Dieser Bereich stellt den Ubergang zum Bereich
des sekundaren Kriechens dar.

Im Bereich des sekundaren Kriechens wirken Prozesse der Erholung wie Versetzungsklettern
und Prozesse der Verfestigung wie die gegenseitige Behinderung oder der Aufstau von
Versetzungen in einem dynamischen Gleichgewicht [24, 152, 153]. Dies auBert sich im
Kurvenverlauf in einem konstanten Anstieg der Kriechdehnung. Es wird ein stationarer Zustand
erreicht, der durch eine minimale Kriechrate gekennzeichnet ist. Dieser Bereich hat in der
Anwendung eine besondere Bedeutung, da er bei entsprechend niedrigen praxisrelevanten
Spannungen den groBten Teil der Lebensdauer von Komponenten ausmacht [24]. Wahrend
des langzeitigen sekundaren Kriechens kommt es bereits zur Ausbildung und dem Wachstum
von Mikrokriechporen.

Ist ein GroBteil der Lebensdauer erreicht, schlieBt sich der Bereich des tertidren Kriechens an.
Wahrend des tertiaren Kriechens dominieren Prozesse der Entfestigung, was in einer deutlichen
Zunahme der Kriechgeschwindigkeit resultiert. Dies beruht zum einen auf
strukturmechanischen Prozessen, wie der dynamischen Erholung der Mikrostruktur und zum
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anderen auf der Abnahme des tragenden Querschnitts durch verstarkte Makroporen- und
Rissbildung [18, 24, 31]. Das Ende des Bereichs ist gekennzeichnet durch den Kriechbruch. Die
Dauer, innerhalb der es bei einer bestimmten Priifspannung und Temperatur zum Versagen
kommt, wird als temperaturabhdngige Zeitstandfestigkeit bezeichnet und ist ein wichtiges
Kriterium zur Bemessung und Auslegung von Bauteilen im Hochtemperatureinsatz [22].
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Abbildung 2.3.3.1: Schematischer Verlauf und Einteilung der Kriechkurve in Bereiche des
primdren (1), sekunddren (Il) und terticiren (Ill) Kriechens sowie zeitlich eingeordnete, wirksame
Prozesse wihrend der Zeitstandbeanspruchung, nach [154].

Eine hohe Versetzungsdichte, die martensitische Korn- und Subkornstruktur und eine Vielzahl
fein  verteilter Ausscheidungen wirken als effektive Hindernisse gegen die
Versetzungsbewegung wahrend des Kriechens und sind der Grund fiir die hohe Kriechfestigkeit
der 9 % Cr-Stahle [24, 77, 155]. Wahrend des Einsatzes unter Zeitstandbeanspruchung kommt
es jedoch zu thermisch aktivierten Verdanderungen des Gefliges, die eine destabilisierende
Wirkung zur Folge haben und sich negativ auf den Kriechwiderstand auswirken. Abbildung
2.3.3.2 veranschaulicht die Gefligeentwicklung wahrend der Zeitstandbeanspruchung unter
Einbeziehung der hierbei wirkenden Prozesse Vergroberung von Ausscheidungen, Neubildung
und Auflésung von Ausscheidungen, sowie der Erholung der martensitischen Subkornstruktur.
Diese Vorgdnge laufen wahrend der Zeitstandbeanspruchung weitgehend parallel ab und
werden im weiteren Verlauf detailliert beschrieben.
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Die Bildung neuer thermisch stabiler Ausscheidungen wahrend der Zeitstandbeanspruchung
im Geflige der 9 % Cr-Stahle hat wesentlichen Einfluss auf das Zeitstandverhalten. Abhangig
von der Dauer der Zeitstandbeanspruchung bildet sich zu Beginn die intermetallische Laves-
Phase und unter langzeitiger Zeitstandbeanspruchung die Z-Phase aus. Die Ausbildung dieser
beiden Phasen wird in 9 % Cr-Stahlen prinzipiell als unerwlinscht gesehen und wird oft mit
einem Verlust der Kriechfestigkeit und -duktilitat in Verbindung gebracht [31, 73, 85-87, 92].
Die Wirkung der Laves-Phase auf die Festigkeitsmechanismen wird dabei kontrovers diskutiert.
Zum einen tragt sie zur Reduktion der Mischkristallhartung durch Entzug der Elemente
Wolfram und/oder Molybdan aus der Matrix bei. Zum anderen leistet sie einen Beitrag zur
Ausscheidungsverfestigung. Die Nukleation der Laves-Phase findet bereits nach einigen
hundert Stunden der Zeitstandbeanspruchung statt, gefolgt von einem starken Wachstum in
den ersten 2.000 bis 10.000 h [73, 78, 82]. Aufgrund der groBen Teilchendurchmesser wird der
Beitrag zur Ausscheidungsverfestigung bei langzeitiger Zeitstandbeanspruchung als
vernachlassigbar angesehen [78]. Die Ausbildung der Z-Phase findet erst nach langzeitiger
Zeitstandbeanspruchung statt. So wird berichtet, dass in den 9 % Cr-Stéhlen der Gite P91 und
P92 die Z-Phasen Bildung bei 650 °C erst nach 30.000 bis 40.000 h auftritt [156]. Der
Bildungsmechanismus beruht auf der diffusionsgesteuerten Umwandlung von MX-
Ausscheidungen. Dies flhrt zur deutlichen Reduzierung der Anzahl festigkeitsgebender MX-
Ausscheidungen, was wiederum eine Destabilisierung der martensitischen Struktur verursacht.
Die wahrend des Kriechens wirksamen Prozesse der Erholung von Subkérnern und
Martensitlatten werden entsprechend beguinstigt [155]. Zusatzlich leistet diese Phase aufgrund
der hohen TeilchengréBe keinen nennenswerten Beitrag zur Ausscheidungsverfestigung [73].
Aus diesen Griinden wird die Bildung und das Wachstum der Z-Phase als Ursache fiir den Abfall
der Zeitstandfestigkeit bei langzeitiger Kriechbeanspruchung gesehen [31, 73, 87, 155].

Einen der wichtigsten Entfestigungsmechanismen wahrend der Zeitstandbeanspruchung
warmfester Stahle stellt die Vergroberung von Ausscheidungen dar [156]. Diese beruht auf
dem Mechanismus der Ostwald-Reifung, bei der groBe Ausscheidungen auf Kosten von kleinen
Ausscheidungen durch deren Auflosung wachsen [151, 152]. Die Triebkraft fir diesen
Mechanismus ist die Minimierung der Grenzflachenenthalpie. Bei gleichem Volumenanteil ist
diese bei einer fein dispersen Verteilung von kleinen Ausscheidungen aufgrund des gréBeren
Oberflachen/Volumenverhaltnisses groBer als bei wenigen groBen Ausscheidungen. Ein
resultierender Diffusionsstrom von kleinen zu groBen Ausscheidungen, fiihrt zur Auflésung der
kleinen Ausscheidungen [151, 157]. In der Literatur existieren zahlreiche Untersuchungen, die
Uber derartige Vergréberungsprozesse von Ausscheidungen in 9 % Cr-Stahlen berichten und
diese als einen wesentlichen Grund fur den Verlust der Kriechfestigkeit auffihren [72, 155, 157,
158]. Durch Prozesse der Vergroberung erhoht sich der Abstand der Ausscheidungen, was zu
einem Verlust der Ausscheidungsverfestigung fuhrt. Gleichzeitig nimmt die Anzahl der
Ausscheidungen, die der Stabilisierung der Korn- und Subkornstruktur dienen, ab. Zusatzlich
ist zu erwahnen, dass Ausscheidungen an Korn- und Subkorngrenzen wesentlich schneller
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vergrobern als im Korninneren, was auf die erhohte Diffusionsfahigkeit entlang der
Korngrenzen zurlckzufihren ist [16, 157].

Die Zeitstandbeanspruchung beeinflusst ebenfalls die Entwicklung der martensitischen
Struktur und Substruktur. Es kommt zu Prozessen der Vergroberung von Martensitlatten, dem
Verschwinden von ehemaligen Austenitkorngrenzen sowie zu Wachstumsvorgangen von
Subkdrnern [73]. Ein Mechanismus, der wesentlich zur Entfestigung beitragt, ist hierbei die
Vergréberung von Subkdrnern. Subkorngrenzen sind bekannt dafir wéhrend des Kriechens
effektive Hindernisse gegentiber der Versetzungsbewegung zu sein [73, 159]. Wahrend der
Zeitstandbeanspruchung kommt es zu Erholungsprozessen und zum Einbau beziehungsweise
Ausbau von Versetzungen innerhalb der Subkorngrenze [154]. Die Triebkraft ist die Reduktion
der gesamten Grenzflachenenergie, wodurch groBe Korner auf Kosten von kleinen Kérnern
wachsen. Durch die Vergréberung von Subkérnern wird der Widerstand gegen Kriechen
herabgesetzt, was sich in einer Erhéhung der Kriechrate um etwa eine GroBenordnung auBert
[4]. Das Wachstum von Subkdrnern steht in engem Zusammenhang mit der Vergréberung von
Ausscheidungen. BekanntermaBen stabilisieren Ausscheidungen die Subkornstruktur, durch
die Fixierung der Subkorngrenzen und leisten somit einen Beitrag zur
Kriechfestigkeitssteigerung [65, 67, 159]. So wird berichtet, dass eine karbidverstarkte
Subkornstruktur die Kriechrate um mehrere GréBenordnungen reduziert [73, 159]. Der Prozess
der Ostwald-Reifung fiihrt neben der Vergroberung von Ausscheidungen zur Reduktion der
Anzahl und der Erhohung der Abstdande von Ausscheidungen. Hierdurch wird der Pinneffekt
auf die Subkorngrenzen reduziert und ein Wachstum der Subkorner wahrend der
Zeitstandbeanspruchung begtnstigt [73, 151, 160]. Untersuchungen zur Entwicklung der
martensitischen Subkornstruktur an 9 % Cr-Stahlen quantifizieren das Wachstum der
Subkérner wahrend der Zeitstandbeanspruchung bei 650 °C. Besonders innerhalb der ersten
6.500 h ist ein starker Anstieg der SubkorngroBe auf Werte im Bereich von etwa 1 um bis
1,5 ym zu verzeichnen [65, 86, 158, 161]. Im Langzeitkriechversuch wird mit zunehmender
Dauer eine Sattigung der SubkorngréB3e erreicht, die einen Wert von 2 pm nicht Gberschreitet
[86].

-Ausgangsz% [B] Kurzzeit-Kriechen Langzeit-Kriechen

Abbildung 2.3.3.2: Schematische Darstellung der Gefiigeentwicklung wdéhrend der Zeitstandbeanspruchung unter
Einbeziehung der Prozesse wie Vergroberung von Ausscheidungen, Neubildung und Auflésung von Ausscheidungen,
sowie der Erholung der martensitischen Subkornstruktur.
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Weiterhin kommt es wahrend der Zeitstandbelastung zur Senkung der Versetzungsdichte. Dies
wird hervorgerufen durch Mechanismen der statischen und dynamischen Erholung von
Versetzungen. Die freie Versetzungsdichte wird durch Annihilationsprozesse, wie
Versetzungsklettern oder Aufeinandertreffen von Versetzungen unterschiedlicher Vorzeichen,
reduziert [154]. Mehrere Autoren berichten in ihren Untersuchungen Uber einen signifikanten
Rickgang der Versetzungsdichte wahrend des Kriechvorgangs um 40 bis 50 % oder mehr bei
teilweise kurzen Einsatzdauern [24, 158, 161-164]. So wurde anhand eines P92 bereits nach
einer Zeitstandbelastung von 3.000 h ein starker Rlckgang der Versetzungsdichte
beobachtet [86]. Maruyama et al. [65] wiesen durch eine vergleichende Betrachtung von P91
und P92 einen schnelleren Rickgang der Versetzungsdichte wahrend der
Zeitstandbeanspruchung (650 °C/98 MPa) im Fall des P91 nach.

Anhand der beschriebenen wirksamen Vorgange wahrend der Zeitstandbeanspruchung ist zu
erkennen, dass das Geflige komplexen Verdanderungen unterliegt. Die Zeitstandfestigkeit, als
maBgebliches Auslegungskriterium der 9 % Cr-Stédhle, hdangt stark von der mikrostrukturellen
Stabilitat des Gefliges ab.

2.4 Entstehung und Einfluss von Mikroseigerungen

Gefligebestandteile wie Ausscheidungen dienen der Stabilisierung der Mikrostruktur und
kénnen durch kontrollierte Warmebehandlungen im thermodynamischen Gleichgewicht
aufgelost oder gezielt erzeugt werden. Auf diese Weise kann eine eigenschaftsoptimierte
Mikrostruktur erzeugt werden. Wahrend der Herstellung oder der Verarbeitung der Stahle
kommt es jedoch durch Ungleichgewichtserstarrungen zur Bildung von unerwinschten
Phasen, die das Eigenschaftsprofil negativ beeinflussen. Die sogenannten Mikroseigerungen,
ihre Entstehung, Besonderheiten und Wirkung sind Gegenstand dieses Kapitels.

2.4.1 Dendritische Erstarrung

Die Entstehung von Mikroseigerungen steht unmittelbar im Zusammenhang mit
Erstarrungsphanomenen wahrend der Stahlherstellung. So ist bekannt, dass Stdhle im
Allgemeinen in einer charakteristischen dendritischen Struktur erstarren [165] und
Mikroseigerungen bei jedem technischen GieBverfahren mit dendritischer Mikrostruktur
auftreten [166]. Als Dendrit wird die stangelige Kristallform beschrieben, die Gber mehrere
ausgepragte Wachstumsachsen verfiigt [167]. Ein Dendrit besteht prinzipiell aus einem
Hauptstamm (Primararm) von dem in seitliche Richtung Seitenarme unterschiedlicher
Hierarchie (Sekundar- und ggf. Tertidararm) wachsen. Die Abbildung 2.4.1.1 A zeigt in der
schematischen Darstellung das Wachstum einer dendritischen Erstarrungsfront. Grundsatzlich
wachsen Dendriten entgegen des Warmestroms und parallel mit gleicher kristallographischer
Orientierung in eine bestimmte kristallografische Vorzugsrichtung. Mit fortschreitender
Abkihlung ist die Erstarrung gekennzeichnet durch ein stetiges Wachstum der Dendritenarme
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und einen Rlckgang der Schmelze. Durch das Zusammenwachsen paralleler Dendriten
berihren sich die Enden der Dendritenarme, was zur Ausbildung eines vollkommen
geschlossenen Kristalls fiihrt [168]. Die dabei entstehenden Korngrenzen beinhalten die
Restschmelze, die wahrend der Abklhlung an der Erstarrungsfront der Dendriten entsteht.
Diese Korngrenzen besitzen entsprechend der Morphologie der zusammenwachsenden
Dendritenarme eine charakteristische Form. Die Abbildung 2.4.1.1 B veranschaulicht diesen
Vorgang anhand eines dendritisch erstarrten Realgefliges. Hervorgehoben sind die durch den
Dendritenzusammenschluss entstandenen Korngrenzen und erstarrten Restschmelzebereiche.

Aufgrund der starken Symmetrie der Dendriten lassen sich einige charakteristische Merkmale
identifizieren, welche maBgeblichen Einfluss auf die Auspragung von Mikroseigerungen haben.
Eines der wichtigsten Merkmale ist der primdre Dendritenarmabstand A;, da dieser eine
Aussage Uber die Erstarrungsbedingungen, wie die Erstarrungszeit liefern kann. Die
Sekundédrarme eines Dendrits kdnnen mit Hilfe des sekundadren Dendritenarmabstand A»
beschrieben werden. Wahrend der Erstarrung kommt es zu Prozessen der Vergroberung des
sekundaren Dendritenarmabstands, da kleinste Sekundararme wieder in Schmelze tibergehen
kdnnen. Benachbarte Arme haben so mehr Raum zum Wachsen [166]. Die Auspragung von
Mikroseigerungen steht in engem Zusammenhang mit der dendritischen Erstarrung.

]
]
|

L *l Spitze
2
g -4
2 > -
@ Kom -4
= Moo 0]
Hed
? Rest-
schmelze

Erstarrungslange —»

Abbildung 2.4.1.1: Schematische Darstellung der Dendritenbildung wdhrend der Erstarrung (A) und
dendritisch erstarrtes Gefiige einer Aluminium-Kupfer-Gusslegierung (B), nach [168, 169].

2.4.2 Bildung von Mikroseigerungen

Eine Erstarrung aus dem schmelzfliissigen Zustand erfolgt nicht gleichgewichtsnah (unendlich
langsam), sondern wesentlich schneller. Die hohen wirksamen Abkihlgeschwindigkeiten
fihren zu einem thermodynamischen und kinetischen Ungleichgewicht. Dieses bewirkt eine
Storung des diffusionsgesteuerten Ausgleichs zwischen den gebildeten Mischkristallen und der
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Restschmelze wahrend des Erstarrungsvorgangs. Die Entstehung von Mikroseigerungen
basiert maBgeblich auf dem Effekt der Solidusverschleppung [153]. Die Abbildung 2.4.2.1
veranschaulicht diesen Vorgang wahrend der Abkuhlung aus der Schmelze am Beispiel eines
Zweistoffsystems.

Wahrend der Abkihlung bilden sich in der Legierung L nach Unterschreiten der Liquiduslinie
bei der Temperatur T1 Kristallkeime mit der Zusammensetzung a1 aus. Im Fall einer unendlich
langsamen Abklhlung wirden die weiteren entstehenden Kristalle um diesen Keim ihre
Zusammensetzung entlang der Soliduslinie (a1-02-03-04) andern. So hatten beispielsweise alle
bei der Temperatur T, ausgeschiedenen Kristalle die Zusammensetzung o,. Um dies zu
gewabhrleisten, mussten die zuvor ausgeschiedenen Kristalle o4 eine bestimmte Menge der
Phase A abgeben und eine entsprechende MengeB aufnehmen. Dieser
Konzentrationsausgleich entlang der Soliduslinie ist diffusionskontrolliert und bedarf
entsprechender Zeit. Diese Zeit steht bei technischen Abkiihlungen nicht mehr zur Verfiigung.
Aufgrund der schnellen Abkiihlvorgange findet ein unvollstandiger Konzentrationsausgleich
statt, bei dem die abgegebene Menge A und die aufgenommene Menge B wesentlich geringer
sind, als es dem Gleichgewicht entspricht. Bei der Temperatur T, kommt es zur Ausscheidung
der Mischkristalle o aus der Schmelze. Diese ordnen sich schichtférmig um den Kern a1 an.
Die mittlere Zusammensetzung der ausgeschiedenen Kristalle entspricht somit o> Im weiteren
Verlauf der Abkihlung wird die Soliduslinie immer weiter nach unten verschoben, so dass bei
der Temperatur T3 die Gesamtzusammensetzung der Kristalle as entspricht. Bei sehr langsamer
Abkihlung ware die Erstarrung bei der Temperatur T3 abgeschlossen. Eine technische
Abkuhlung fuhrt jedoch in diesem Punkt gemal3 des Hebelgesetzes zur Ausbildung einer
Restschmelze S;, welche weiter abkulhlt. Diese Restschmelze nimmt nun Temperaturen
unterhalb der Solidustemperatur des Gleichgewichtssystems an. Diese Erscheinung bezeichnet
man als Solidusverschleppung [153].

Erst bei einer wesentlich tieferen Temperatur T4 kommt es zur Ausbildung der Kristalle oy mit
einer vom Gleichgewicht abweichenden Zusammensetzung. Der Gehalt an B-Atomen ist
aufgrund der Solidusverschleppung hoher als in der urspriinglichen Schmelze. Dadurch nimmt
die Gesamtheit der Mischkristalle eine Zusammensetzung a's an. Diese ist also reicher an B-
Atomen als die urspriingliche Schmelze. Die Erstarrungsfront schiebt die angereicherte
Restschmelzeschicht vor sich her bis eine vollstandige Erstarrung stattfindet. Das Resultat sind
schichtformig aufgebaute Kristalle, deren B-Gehalt sich vom Kern bis zum Rand kontinuierlich
andert. Diesen Kristall bezeichnet man allgemein als Zonenmischkristall [139]. Durch das
Zusammenwachsen von Dendriten wahrend der Erstarrung entsteht ein vollstandig
geschlossener Kristall. Die Anreicherung der Dendritenzwischenrdume mit Restschmelze fihrt
zur Ausbildung von Mikroseigerungsphasen entlang der Grenzflachen der erstarrten Kristallite.
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Abbildung 24.2.1: Schematische Darstellung des Prinzips zur Entstehung von
Mikroseigerungen am Zweistoffschaubild (A) und die Verteilung des Elementgehaltes in
der dendritischen Erstarrungsfront (B), nach [136, 153].

2.4.3 EinflussgroBen auf die Mikroseigerungsbildung

Die Ausbildung von Mikroseigerungen wird durch einige wesentliche EinflussgroBen bestimmt.
Besonderen Einfluss auf die raumliche Periodizitat der Mikroseigerungen bt die
Wachstumsmorphologie der Kristalle wahrend der Erstarrung aus [165]. Diese beeinflusst
unmittelbar den Mikroseigerungsabstand im Geflige. So weist eine feinstrukturierte
Morphologie wesentlich mehr Grenzflaichen auf, an denen es zu Mikroseigerungsbildung
kommen kann, als eine grob strukturierte Erstarrungsfront. Die Morphologie ist abhangig von
der Erstarrungsgeschwindigkeit V. und dem Temperaturgradienten G und kann bei einem
gerichteten Warmeabfluss in verschiedene Kategorien unterteilt werden [165, 166, 170]. Die
Abbildung 2.4.3.1 A zeigt den Einfluss der Parameter G und V auf die Morphologie der
Erstarrungsfront. Je nach Erstarrungsbedingung unterscheidet man in planare, gerichtet
zellulare, gerichtet dendritische, aquiaxial dendritische oder zellulare Morphologie. Bei
technischen Schmelzen ist in der Regel ein dendritisches Erstarrungsgefiige vorhanden. Hohere
Temperaturgradienten und schnellere Erstarrungsgeschwindigkeiten resultieren in einer
feineren Mikrostruktur und geringeren Dendritenarmabstanden. Die Mikroseigerungen
erstrecken sich dadurch Uber kiirzere Distanzen, was wiederum eine bessere Homogenisierung
ermaoglicht und Sprédphasenbildung vermeidet [151].

Die Abbildung 2.4.3.1 B und C veranschaulichen den Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit auf
die Erstarrungsmorphologie und die Mikroseigerungsausbildung am Beispiel der
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Untersuchungen an einer Aluminium-Kupfer-Legierung [169]. Das in der Teilabbildung B
resultierende fein-dendritische Geflige wurde mit einer Abkihlgeschwindigkeit von 1,08 K/s
erzeugt. Die in der BSE-Aufnahme kontrastreich erscheinenden Mikroseigerungen sind
aufgrund der hohen Grenzflachenanzahl wesentlich zahlreicher vertreten, was auf die
feinstrukturierte Morphologie der Dendriten zurtickzufiihren ist. Das in der Teilabbildung C
dargestellte Geflige, welches mit 0,04 K/s abgeklhlt wurde, zeigt hingegen eine grob-
dendritische Struktur. Durch die veranderte Erstarrungsmorphologie der Dendriten werden die
Mikroseigerungsabstande entsprechend groBer. Dies resultiert in einer weniger
mikroseigerungsbelasteten Mikrostruktur, was durch Dehnavi et al. [169] zusatzlich rechnerisch
belegt wurde.

Erstarrungsgeschwindigkeit V in mm/s

0,1 i 10 100 1000
Temperaturgradient G in K/mm

Abbildung 2.4.3.1: Schematische Zusammenfassung einphasiger Erstarrungsmorphologien (A), fein-
dendritisches Erstarrungsgefiige (B) und grob-dendritisches Erstarrungsgefiige (C) einer Aluminium-Kupfer-
Gusslegierung, nach [169-171].

Einen weiteren wesentlichen Einfluss auf die Auspragung von Mikroseigerungen haben die
beteiligten Legierungselemente. Unterschiedliche Legierungselemente verfligen Uber eine
unterschiedlich starke Neigung, Mikroseigerungen auszubilden. Dieses Verhalten beruht zum
einen auf den unterschiedlichen Diffusionskoeffizienten D der Legierungselemente und zum
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anderen auf den unterschiedlichen Verteilungskoeffizienten k [172,173]. Der
Verteilungskoeffizient ist als das Verhaltnis zwischen der Konzentration im erstarrten
Festkorper Cs und der Konzentration der Schmelze an der Phasengrenze C, definiert und
beschreibt die Tendenz eines Elements zur Mikroseigerungsbildung [166, 168, 173, 174].

k = CS/CL Gl 2.4.3.1

Ergibt sich ein Wert fir den Verteilungskoeffizienten von k=1, verteilt sich das
Legierungselement homogen. Verteilungskoeffizienten von k<1 und k>1 bedeuten eine starke
Neigung zur Seigerung in interdendritischen Bereichen bzw. im Kern von Dendriten [151, 166].
Die Tabelle 2.4.3.1 zeigt in diesem Zusammenhang fiir einige Elemente die ermittelten
Verteilungskoeffizienten. Aus der Zusammenstellung geht hervor, dass insbesondere Elemente
wie Schwefel, Phosphor, Bor, Niob aber auch Wolfram und Chrom zur starken Seigerung
neigen. Darliber hinaus besteht eine gegenseitige Beeinflussung der Legierungselemente in
ihrer Tendenz zur Seigerung. Neodym behindert bspw. die Seigerung von Schwefel in 9% Cr-
Stahlen [56, 57]. Die verringernde Wirkung von Kobalt auf das Seigerungsverhalten der
Legierungselemente wurde in den Untersuchungen von [175] am Beispiel einer Nickelbasis-
Superlegierung beschrieben. Chrom hingegen fiihrte zu einem gegenteiligen Effekt und
Ruthenium zu einer verstarkten Seigerung von Rhenium [175]. Die ermittelten
Verteilungskoeffizienten sind abhangig vom Legierungssystem und der Hohe der
Legierungskonzentrationen, = wodurch es zu  Schwankungen  kommen  kann.
Multikomponentensysteme verhalten sich immer anders als einfache Binarsysteme.

Tabelle 2.4.3.1: Zusammenfassung ermittelter Verteilungskoeffizienten ausgewdbhlter Legierungselemente.

S P C [Nb| N Ti Si [Mn| W |Co| Re [ Mo | Ni | Ta | Cr | Al B Quelle
002(011|03|02|04| 03 [06]| 07| - - - 06 08| - |08]08 - [174]

- - - 104 - 0.8 - - |16 |11 2 07| 1108|05]|09 - [151]

- - - 108 0,5 - - |16 (11|17 (12] - 107]11]08 - [176]
0,06 | 0,15 | - - |120]004(17]07]|02]|12 - 041|114 - |05]| - |006| [177]

Betrachtet man die Diffusionsfahigkeit von Legierungselementen in den Phasen Austenit und
Ferrit ergeben sich ebenfalls phasenabhdngige Unterschiede in der Tendenz zur
Mikroseigerungsbildung. Die Diffusionskoeffizienten vieler Legierungselemente sind
wesentlich hoher in der ferritischen Phase als in der austenitischen Phase [172, 178]. Das
bedeutet, dass die Mikroseigerungsbildung in Stahlen, die aus der Schmelze austenitisch
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erstarren, wesentlich ausgepragter ist als bei Stahlen, die aus der Schmelze ferritisch erstarren.
Mikroseigerungen in hochwarmfesten austenitischen Stahlen sind in der Praxis ein bekanntes
Problem [151]. Mit dem Ziel der Reduzierung von Mikroseigerungen wird intensiv an der
Optimierung von Abkihlbedingungen wahrend der Erstarrung, dem Einfluss von
Legierungselementen und der Entwicklung von SchweiBprozeduren geforscht [179-181].

Hinsichtlich der Mikroseigerungsausbildung soll nochmals betont werden, dass die
Diffusionsfahigkeit der Legierungselemente immer im Zusammenhang mit den jeweiligen
Verteilungskoeffizienten gesehen werden muss. So zeigen interstitielle Legierungselemente
geringer GroBe, wie Kohlenstoff, Bor und Stickstoff eine gute Diffusionsfahigkeit im Stahl,
jedoch kann ein hoher Verteilungskoeffizient zu derart starken Mikroseigerungen fihren, die
vergleichbar sind mit denen der substitutionellen Legierungselemente mit hdheren
Atomradien und geringeren Verteilungskoeffizienten [172].

2.4.4 Mikroseigerungen in 9 % Cr-Stahlen und deren Einfluss

Mikroseigerungen fiihren zu einer Reihe unerwiinschter Eigenschaften auf makroskopischer
und mikroskopischer Ebene. Die Tabelle 2.4.4.1 fasst diese Einfllisse zusammen. Da es sich bei
Mikroseigerungen um Ungleichgewichtsphasen handelt, wirken sie auf die optimierten
Legierungskonzepte zumeist negativ. Wichtige Legierungselemente, welche einem
funktionierenden Legierungskonzept zur Verfigung stehen mussen, werden durch die
Mikroseigerungen gebunden. Dadurch stehen effektive Anteile an Legierungselementen nicht
mehr im gewilnschten MaBe zur Verfligung. Wichtige Festigkeitsmechanismen, wie die
Ausscheidungs- und Mischkristallverfestigung koénnen durch Mikroseigerungen negativ
beeinflusst werden. Dies duB3ert sich in reduzierten statischen, dynamischen und zeitbezogenen
Festigkeitskennwerten. Die meist grobe und sprode Erscheinung dieser Phasen flhrt zur
Verschlechterung von Duktilitdét und Zahigkeit. Durch die hohe thermische Stabilitat der
Mikroseigerungen, fallt es schwer diese wahrend einer Warmebehandlung aufzulésen und
darin gebundene Elemente in der Matrix zu 16sen. Mikroseigerungen, die thermisch stabil sind,
fuhren wahrend einer Normalisierung zur Behinderung des Kornwachstums, da die
Korngrenzen durch den Pinneffekt fixiert werden.
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Tabelle 2.4.4.1: Beeinflussung der Eigenschaften metallischer Werkstoffe auf makroskopischer und
mikroskopischer Ebene durch Mikroseigerungen [139].

Mikrobereich Makrobereich

Beeinflussung des Kornwachstums Verschlechterung des Umformverhaltens

- Verschlechterung der Festigkeit (statisch,
Veranderung der Umwandlungstemperatur . .
zyklisch, zeitbezogen)

Unterschiedliche Verformbarkeit des Werkstoffs

Beeinflussung des Aufschmelzverhaltens L )
in Ldngs- und Querrichtung

. Veranderung des thermischen
Verschlechterung des Korrosionsverhaltens
Ausdehnungsverhaltens

Beeinflussung der Festigkeitsmechanismen Veranderung der Zerspanungseigenschaften

In der Literatur wird im Bereich der 9 % Cr-Stahle wenig Uber den Einfluss von
Mikroseigerungen auf das Werkstoffverhalten berichtet. Einzelne Autoren beschreiben
lediglich die Existenz von Phasen, die sich aufgrund abweichender Morphologien und
chemischer Zusammensetzung nicht in die typischen Gleichgewichtsphasen einordnen lassen.
Die Abbildung 2.4.4.1 A bis D zeigt in diesem Zusammenhang elektronenmikroskopische
Aufnahmen dieser Phasen, die in unterschiedlichen 9 % Cr-Stahlen durch verschiedene
Autoren identifiziert wurden [23, 76, 182].

So beobachtet Sonderegger [23] im Geflige eines CB8 zwei unterschiedliche
Mikroseigerungsphasen. Er beschreibt eine dieser Phasen, die nach erfolgter
Qualitatswarmebehandlung (1.100°C/8h + 730°C/10h + 730°C/12h + 730°C/14h) im Stahl
aufzufinden waren, als schlierenférmige Ausscheidung mehrerer Mikrometer GrofBe. Sie sind
vorrangig an ehemaligen Austenitkorngrenzen anzufinden und wurden als molybdanhaltige
Boride des Typs MsB; identifiziert (siehe Abbildung 2.4.4.1 A). In der Umgebung dieser Phasen
wurden verstarkt Poren festgestellt. Zusatzlich dazu beschreibt Sonderegger die Existenz einer
stark chromhaltigen Phase im Zustand direkt nach dem Abguss, die sowohl kettenférmig
aneinandergereiht als auch gehauft im Bereich von Seigerungszonen anzufinden ist (siehe
Abbildung 2.4.4.1 B) [23]. EDX-Messungen an diesen Phasen zeigen, dass der Chromgehalt
naherungsweise das 6-fache des Molybdangehalts betragt und wesentlich héher liegt als es
bei den identifizierten Boriden der Fall ist.

Rojas et al. [76] berichten ebenfalls von einigen Ungleichgewichtsphasen in der Matrix eines
mit Titan, Kobalt und Wolfram modifizierten 9 % Cr-Stahls der Gute P92. Innerhalb dieser
Arbeit wird beschrieben, dass es sich hierbei vermutlich um wolframhaltige Boride handelt, die
wahrend der Warmebehandlung nicht vollstandig aufgeldst werden konnten (vgl. Abbildung
2.4.4.1 C). Diese Beobachtungen verdeutlichen die Temperaturstabilitat der Mikroseigerungen,
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da diese trotz der Warmumformung bei 1.150 °C und anschlieBender halbstiindiger
Normalisierung bei 1.080 °C im Gefilige des 9 % Cr-Stahls verbleiben.

Detaillierte Untersuchungen hinsichtlich der Charakterisierung derartiger Boride wurden von
Fedorova et al. [182] am Beispiel eines modifizierten 9 % Cr-Stahls der Gite MARBN
vorgenommen. Innerhalb der Mikrostruktur wurden nach erfolgter Qualitatswarmebehandlung
gleichmaBig verteilte Boride entlang der ehemaligen Austenitkorngrenzen identifiziert, die im
BSE-Bild der Abbildung 2.4.4.1 D kontrastreich erscheinen. Mit Hilfe von Elementanalysen unter
Nutzung einer Atomsonde und energiedispersiver Rontgenspektroskopie ermittelten Fedorova
et al. die Atomgehalte von Bor, Chrom, Molybdan, Eisen, Vanadium, Niob und Kohlenstoff in
den Ungleichgewichtsphasen [182]. Hohe Gehalte von 36,1 At.-% Chrom, 33,0 At.-% Bor und
5,2 At.-% Molybdan sowie geringe Anteile von 2,3 At.-% Vanadium und 0,07 At.-% Niob
wurden festgestellt (in Gewichtsprozent: 46,2 % Chrom, 8,8 % Bor, 12,3 % Mo, 2,8 % Vanadium,
0,16 % Niob). Auf Basis der ermittelten chemischen Zusammensetzung, begleitenden
thermodynamischen Gleichgewichtsrechnungen, sowie Literaturdaten schlussfolgerten sie,
dass es sich um Boride des Typs M:B handelt.

Abbildung 2.4.4.1: Zusammenstellung von elektronenmikroskopischen Gefiigeaufnahmen der in der Literatur
beobachteten Ungleichgewichtsphasen eines CB8 nach der Qualitdtswdrmebehandlung (A) und direkt nach dem Guss
(B), eines Ti-Co modifizierten P92 (C) und einer B-, N-optimierten 9 % Cr-Legierung (D), nach [23] (A und B), [76] (C)
und [182] (D).
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Dimmler [22] beobachtet in seiner Arbeit zur Quantifizierung der Zeitstandfestigkeit von 9-
12 % Cr-Stahlen ebenfalls regelmaBig auftretende Ungleichgewichtsphasen im Geflige einer
9 % Cr-Testlegierung der Gute CB9. Diese Glte basiert auf dem Legierungsprinzip des CB8
unter Erhdhung des Kobaltgehaltes auf 6 Gew.-%. Die Abbildung 2.44.2 A zeigt die als
gitternetzahnlich beschriebenen Ausscheidungen in der rasterelektronenmikroskopischen
Gefuigeaufnahme. Elementanalysen belegen erhdhte Gehalte an Chrom, Molybdén, Niob und
Vanadium in diesen Phasen. Die Existenz dieser Phasen wird nach Dimmler auf die
seigerungsbedingte Anreicherung der Restschmelze mit Molybdan und Niob in Verbindung
gebracht [22]. Diese Legierung wurde anschlieBend einer Zeitstandprifung bei 650 °C und
unterschiedlichen Spannungen unterzogen. Eine Charakterisierung der Proben nach der
Zeitstandbeanspruchung zeigt regelmaBig auftretende Kriechporen im Bereich der
Mikroseigerungen. Die Abbildung 2.4.4.2 B zeigt exemplarisch die Schadigung im Bereich der
Mikroseigerungen nach dem Zeitstandversuch bei 105 MPa und einer Bruchdauer von 3.436 h
des CB9. Deutlich zu erkennen sind die Poren entlang der Grenzflache der Mikroseigerungen
zur Matrix. Diese scheinen unter Zeitstandbelastung besonders anféllig fur eine Schadigung zu
sein und dienen als Nukleationsort fiir Porenbildung.

Abbildung 2.4.4.2: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme von Mikroseigerungen im Gefiige eines 9 % Cr-Stahls
CB9 (A) und Porenbildung nach Zeitstandbelastung bei 650 °C, 105 MPa und einer Bruchzeit von 3.436 h, nach [22].

Zusammenfassend lasst sich auf Basis der Literarturrecherche erkennen, dass einige wenige
Autoren Uber die Existenz von Mikroseigerungen berichten. Jedoch liegt der Fokus dieser
Arbeiten meist auf anderen Themengebieten der 9 % Cr-Stahle, weshalb die Einflisse der
Mikroseigerungen auf das Werkstoffverhalten nicht ndher untersucht werden. Aus der
Literaturrecherche wird jedoch ersichtlich, dass es sich bei den beschriebenen Phasen meist um
Boride handelt. Einige Autoren berichten Uiber die Existenz von wichtigen Legierungselementen
wie Chrom, Molybdan, Vanadium oder Niob in den beobachteten Mikroseigerungen.
Zusatzlich zeigte sich, dass es unter Zeitstandbeanspruchung zur starken Kriechschadigung im
Bereich der Mikroseigerungen kommt.
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3 Inhalt und Zielsetzung

Diese Arbeit soll einen Beitrag zum Verstandnis der mikrostrukturellen und
eigenschaftsbezogenen Wirkung von Mikroseigerungen im Geflige von hochwarmfesten
9 % Cr-Stahlen der Glte MARBN leisten. Inhaltlich liegt das Hauptaugenmerk auf der
Charakterisierung und Beschreibung der Wirkung von Mikroseigerungen auf die
Geflgeentwicklung und auf die mittelfristigen Zeitstandeigenschaften von drei
unterschiedlichen ~ MARBN-Chargen im inhomogenen Ausgangszustand und im
homogenisierten Zustand. Eine umfassende Charakterisierung der Ausgangszustéande bildet
hierbei den Ausgangspunkt und eine wichtige Grundlage zum Verstédndnis des
Werkstoffverhaltens wahrend des Einsatzes und der Verarbeitung. Um die Wirkung der
mikroseigerungsbehafteten Geflige auf das Werkstoffverhalten untersuchen zu kénnen,
werden die MARBN-Guten typischen, wahrend der Verarbeitung und des Einsatzes wirkenden
EinflussgroBen wie Warmebehandlungszyklen, Schweillzyklen und Zeitstandbeanspruchungen
ausgesetzt. Durch eine anschlieBende Charakterisierung der erzeugten Zustande und
zeitstandbeanspruchten Proben auf qualitativer und quantitativer Ebene sollen dabei wichtige
Erkenntnisse Uber die Gefligeausbildung und den Einfluss von Mikroseigerungen gewonnen
werden. Hierbei soll insbesondere die Rolle der Mikroseigerungen in Bezug auf die ermittelten
Eigenschaften und die resultierenden Geflige diskutiert werden. Ein weiterer wesentlicher
Inhaltspunkt ist die Entwicklung eines theoretischen Konzepts zur Homogenisierung der
mikroseigerungsbehafteten ~ MARBN-Chargen unter  Berlcksichtigung  gewonnener
mikrostruktureller  Erkenntnisse sowie chargenabhangiger und legierungstypischer
Randbedingungen. Fir die Umsetzung des Homogenisierungskonzeptes wird ein iterativer,
experimentbasierter Ansatz verfolgt. Das Potential der Homogenisierungsbehandlungen soll
anhand aquivalenter Untersuchungen bezuglich des Verhaltens nach thermo-physikalischer
SchweiBsimulation und Zeitstandbeanspruchung aufgezeigt werden. Durch eine vergleichende
Evaluierung der Ergebnisse mit den Ausgangszustanden soll auf die mikrostrukturelle
Wirksamkeit der Homogenisierung eingegangen werden konnen. Inhaltlich kénnen folgende
Arbeitshypothesen formuliert werden, welche durch die systematischen Untersuchungen im
Rahmen dieser Arbeit Uberprift werden sollen:

1) Eine genaue Kenntnis Uber die Auspragung der Mikroseigerungen erlaubt eine
korrelative Beurteilung des Werkstoffverhaltens mit dem Geflige, sowie die Entwicklung
geeigneter Homogenisierungsbehandlungen.

2) Mikroseigerungen leisten einen Beitrag zur Schadigung wahrend der
Zeitstandbeanspruchung.

3) Mikroseigerungen beeinflussen die Ausbildung von Warmeeinflusszonen- und
Grundwerkstoffgefligen nach einem Schweil3- oder Warmebehandlungszyklus.

4) Die Homogenisierungsbehandlungen haben eine positive Wirkung auf die Gefiige und
die Zeitstandeigenschaften der MARBN-Glten
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4 Experimentelles

Dieses Kapitel dient der Beschreibung der durchgefiihrten Experimente und
Versuchsmethodik, sowie der untersuchten Werkstoffe. Es wird auf die unterschiedlichen
verwendeten Methoden der Charakterisierung, wie die Zeitstandprifung und
Mikrostrukturanalyse zur qualitativen und quantitativen Beschreibung der Mikroseigerungen
eingegangen. Weiterhin werden die verwendeten Methoden der thermodynamischen und
thermo-physikalischen Simulation sowie der konventionellen Warmebehandlung vorgestellt.
Zunachst wird auf die generelle Vorgehensweise in dieser Arbeit eingegangen.

4.1 Vorgehensweise

Die Inhalte dieser Arbeit lassen sich im Wesentlichen in vier Hauptarbeitspunkte gliedern, die
sechs Teilarbeitspunkte umfassen. Die Abbildung 4.1.1 veranschaulicht die Vorgehensweise
schematisch sowie die Inhalte und entsprechende experimentelle Untersuchungen. Innerhalb
des ersten Arbeitspunktes erfolgt mit Hilfe unterschiedlicher mikroskopischer Methoden eine
Charakterisierung der Ausgangszustande der Werkstoffe. Hierbei steht die Charakterisierung
der Mikroseigerungen hinsichtlich Phasenart, -groBe, -flachenanteil, -dichte, und chemischer
Zusammensetzung im Mittelpunkt der Untersuchungen. Zusatzlich wird ein Vergleich der drei
Werkstoffchargen bezogen auf die vorhandenen Mikroseigerungen vorgenommen.

Der zweite Arbeitspunkt umfasst die Untersuchung der EinflussgroBen, die wahrend der
Verarbeitung und des Einsatzes wirksam werden in drei separaten Teilen. Neben dem
Zeitstandverhalten werden hier Einflisse von Schweil3- und Warmebehandlungsvorgangen
untersucht. Der Fokus liegt auf den Auswirkungen der wirksamen Schweilzyklen,
unterschiedlicher Warmebehandlungen und der Zeitstandbelastung auf die mikrostrukturelle
Entwicklung der Mikroseigerungen sowie deren Einfluss. Wesentliche Experimente und
Untersuchungsmethoden sind die thermo-physikalische Simulation, Zeitstandpriifung sowie
Mikrostrukturanalyse zur Beurteilung der Einfliisse.

Basierend auf den Untersuchungen zum Einfluss von Schweifzyklen, Warmebehandlungen und
Zeitstandbelastung auf die Entwicklung der Mikroseigerungen wird im dritten Arbeitspunkt
dieser Arbeit auf die Entwicklung einer Homogenisierungsbehandlung eingegangen. Die
experimentell ermittelten Resultate der EinflussgroBen, legierungstypische Effekte, sowie
zusatzliche thermodynamische Simulationen bilden die Basis fir das Verstandnis des
Verhaltens von Mikroseigerungen. Auf dieser Grundlage wird ein geeignetes Konzept zur
Gefiigehomogenisierung der Werkstoffe unter Berlcksichtigung der entsprechenden
Randbedingungen entwickelt. Der Umsetzung dient zunachst die thermo-physikalische
Simulation der Zeit-Temperaturzyklen im LabormalBstab. Nach der chargenabhangigen
Entwicklung erfolgt eine Ubertragung der Homogenisierung auf BauteilmaBstab unter
Nutzung des konventionellen Warmebehandlungsofens.
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Im letzten Arbeitspunkt der Arbeit werden die Auswirkungen der Homogenisierung untersucht.
Ziel ist es, eine Aussage Uber die Wirksamkeit der Homogenisierung zu treffen durch den
Vergleich des Werkstoffverhaltens der mikroseigerungsbehafteten Ausgangszustande und der
homogenisierten Zustdnde. Die Untersuchungen beinhalten die Charakterisierung der
Mikrostruktur nach der Homogenisierung und anschlieBender erneuter SchweiBzyklen-
simulation sowie die Priifung des Zeitstandverhaltens im homogenen Zustand. Zusatzlich wird
der Effekt der Homogenisierung hinsichtlich der Elementverteilung mit Hilfe von
thermodynamischer Simulation unter Beriicksichtigung der Chargenabhangigkeit und im
Vergleich zur konventionellen Warmebehandlung beschrieben.

Ausgangssituation
Qualitative und Quantitative Ermittlung der Mikroseigerungen

Teil 1: Charakterisierung

-Lichtmikroskopie
-Rasterelektronenmikroskopie
-Transmissionselektronenmikroskopie

. ¢ J
EinflussgroBen Werkstoffverhalten
Ermittlung des Einflusses von Mikroseigerungen wdhrend Verarbeitung und Einsatz
Teil 2: Zeitstandverhalten Teil 3: SchweiBsimulation Teil 4: Warmebehandlung
- Kriechversuche -thermo-physikalische Simulation -thermo-physikalische Simulation
-Bruchzeitpunkt -WEZ ,geschweisster Zustand” -Normalisierung
- Kriechschadigung -Charakterisierung -Charakterisierung
4 Lésungsansatz )

Konzept zur Homogenisierung unter Beachtung der legierungstypischen Bedingungen
Teil 5: Mikrostrukturelle Homogenisierung
-Konzept zur Homogenisierung

-thermo-physikalische Simulation
-chargenabhéngige Entwicklung der Zeit-Temperatur-Zyklen

v

/ Auswirkung N

Untersuchung des Einflusses der Homogenisierung

Teil 6: Auswirkung Homogenisierung

-Mikrostruktur
-Elementverteilung Simulation
-SchweiBsimulation
-Zeitstandverhalten

. J

Abbildung 4.1.1: Schema zur Ubersicht der Vorgehensweise und entsprechend durchgefiihrte Untersuchungen.
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4.2 Untersuchte Werkstoffe

Im Mittelpunkt der Untersuchungen stehen drei 9% Cr-Stahle der Gite MARBN, welche in
unterschiedlichen Halbzeugen und Zustanden vorliegen. Die Ergebnisse der chemischen
Analyse, die AbmaBe und Abbildungen der drei Untersuchungsgegenstande sind in Tabelle
4.2.1 zusammengefasst.

Tabelle 4.2.1: Ubersicht der verwendeten Chargen des Typs MARBN, deren chemische
Zusammensetzung in Gew.-% (Basiselement: Fe), sowie deren AbmaBe der Halbzeuge.

Bezeichnung MARBN A MARBN B MARBN C
Abbildung
Bemerkung Schmiedeteil Dinnwandiges Rohr Dickwandiges Rohr
Ab'::f‘e i 00200 x 350 89 @ x 12,5 x 1.000 408 @ x 38 x 500
C 0,068 0,063 0,09
Si 0,27 0,26 0,28
Mn 043 0,44 0,49
Cr 8,83 8,83 8,96
S 0,001 0,002 0,002
R P 0,022 0,022 0,009
§ Mo 0,046 0,045 0,024
'LaEJ Ni 0,15 0,15 0,077
% w 2,91 2,87 3,03
E v 0,18 0,18 0,17
= Nb 0,066 0,069 0,067
Co 2,74 2,74 2,99
Al 0,008 0,007 0,01
B 0,0108 0,011 0,012
N 0,010 0,013 0,011
Nd - - 0,04
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Bei der Charge MARBN A handelt es sich um einen geschmiedeten Block, welcher aus einer
15t Schmelze erzeugt wurde. Das Schmiedeteil wurde bei 1200 °C auf die MaBe
200 x 200 x 350 mm umgeformt. MARBN B ist ein Rohrwerkstoff welcher auf der 15t
GroBschmelze basiert. Hierzu wurden Teile der GroBschmelze zu Rohren der Gite MARBN
weiterverarbeitet. Der AuBendurchmesser des Rohrs betragt 88,9 mm bei einer Wandstarke
von 12,5 mm und einer Lange von 1 m. Das industriell hergestellte Rohr der Gite MARBN C
hat einen AuBBendurchmesser von 408 mm bei einer Wandstarke von 38 mm und ist 500 mm
lang. Die chemische Zusammensetzung der Werkstoffe wurde mittels Emissionsspektroskopie
(OES) sowie der Tragerheigasextraktion ermittelt. Samtliche Legierungselemente liegen im
Bereich der spezifizierten MARBN Zielzusammensetzung. Insbesondere das Bor-Stickstoff-
Verhdltnis liegt bei allen drei Chargen unterhalb der beschriebenen experimentellen
Loslichkeitsgrenze. Die industriell hergestellte Charge MARBN C wurde zusatzlich mit dem
Element Neodym legiert.

4.3 Thermo-physikalische Simulation

4.3.1 SchweiBsimulation

Untersuchungen zur Wirkung eines Schweilprozesses auf die Gefligeentwicklung innerhalb
der Warmeeinflusszone der drei MARBN-Chargen soll mittels thermo-physikalischer
Simulation erfolgen. Zur Simulation der einzelnen Bereiche der Warmeeinflusszone dient das
Abschreck- und Umformdilatometer Bdhr DIL 805 des Herstellers Béhr. Bei den Proben handelt
es sich um Rundproben von 10 mm Lange und einem Durchmesser von 5 mm. Sie wurden mit
Quarzglasstangen entsprechend der Abbildung 4.3.1.1 positioniert und unter Vakuum induktiv
auf die jeweilige Spitzentemperatur aufgeheizt. Eine Abkiihlung erfolgte mit Hilfe von Argon
4.6, um eine ausreichend hohe Abkuhlgeschwindigkeit zu erreichen. Es wurde eine tg/s-
Abkulhlzeit von 20 s ausgewahlt, da diese einen typischen Lichtbogenprozess abbildet. Die
Temperaturregelung und -messung erfolgte tiber ein an der Probe appliziertes Thermoelement
des Typs S (Pt-Pt/Rh), dessen Drahtdurchmesser 0,1 mm betrug.

Abbildung 4.3.1.1: Probenkammer des Abschreck- und
Umformdilatometers Bdhr DIL 805.
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Der Versuchsplan zur Abbildung des SchweiBprozesses umfasst die sechs Spitzentemperaturen
900 °C, 1.000 °C, 1.100 °C, 1.200 °C, 1.300 °C und 1.400 °C zur Simulation der wesentlichen
Bereiche der Warmeeinflusszone (Interkritische Zone, Feinkornzone, Grobkornzone,
Fusionslinie). Diese Zustande werden als AW (,as welded") gekennzeichnet.

4.3.2 Wairmebehandlungssimulation

Fir langzeitige Warmebehandlungsversuche, wie bspw. Homogenisierungsgliihungen, wurde
der thermo-physikalische Schwei3- und Umformsimulator Gleeble 3800 des Herstellers DS/
verwendet. Die Proben werden hierzu mit einem Thermoelement des Typs S (Pt-Pt/Rh) zur
Temperaturregelung und -messung versehen. Die Erwarmung erfolgt unter Vakuum mittels
Widerstandserwarmung (konduktiv) und unter Verwendung von Kupferbacken als
Einspannvorrichtung. Die Versuchsanordnung innerhalb der Probenkammer ist in der
Abbildung 4.3.2.1 dargestellt. Die Gleeble 3800 ermdglicht eine spannungsfreie Einspannung
der Proben wahrend der thermo-physikalischen Simulation. Dadurch werden Effekte der
phasenumwandlungsinduzierten Umformung der Probe verhindert. Die experimentelle
Versuchsdurchfiihrung beinhaltet sowohl die Simulation konventioneller Warmebehandlungen
als auch langzeitige Diffusionsglihungen.

Abbildung 4.3.2.1: Probenkammer des thermo-physikalischen
SchweiB3- und Umformsimulators Gleeble 3800.

4.4 Wairmebehandlungen

Zur Ubertragung der mittels thermo-physikalischer Simulation entwickelten Homogenisierung
auf BauteilmaBBstab wurden die entsprechenden Zeit-Temperatur-Zyklen in einem
konventionellen Warmebehandlungsofen realisiert. Zum Einsatz kam das Kammerofenmodell
KC128/14 des Herstellers Thermconcept. Der Ofen verfligt lber ein Fassungsvermdgen von
1251, eine Nennleistung von 18 kW und eine maximale Betriebstemperatur von 1.400 °C.
Aufgrund der langen Gluhdauern und hohen Temperaturen der
Homogenisierungsbehandlung wurde mit einer Schutzgaspatrone gearbeitet. Die Bauteile
wurden unter Schutzgasatmosphdre in die jeweilige Patrone geschleust und luftdicht
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verschlossen. Diese Vorgehensweise schutzt die Bauteile vor unerwiinschtem Abbrand von
Legierungselementen und Zunderbildung. Als Schutzgas wurde Argon 4.6 verwendet. Die
Temperaturiiberwachung erfolgte Gber ein zusatzliches Thermoelement vom Typ N (NiCrSi-
NiSi) in unmittelbarer Nahe der Schutzgaspatrone.

4.5 Charakterisierung der Werkstoffe

Ein wesentlicher Schwerpunkt dieser Arbeit ist die mikrostrukturelle Charakterisierung der
MARBN-Chargen. Zur Identifizierung der Mikroseigerungen im Ausgangszustand und
Charakterisierung der thermo-physikalisch simulierten sowie zeitstandbelasteten Zustande
sind unterschiedliche Methoden der Mikroskopie notwendig. Um das Verhalten der
Mikroseigerungen beurteilen zu koénnen, wurden sowohl lichtmikroskopische als auch
elektronenmikroskopische Methoden verwendet. Diese werden innerhalb der folgenden
Abschnitte naher beschrieben.

4.5.1 Lichtmikroskopische Untersuchungen

Zur Beurteilung von Mikroseigerungen mit Hilfe von lichtmikroskopischen Methoden wurden
die drei MARBN-Chargen einer umfangreichen metallographischen Praparation unterzogen.
Diese beinhaltet zunachst das Trennen der Halbzeuge in Segmente geeigneter GroBe mittels
Discotom-5 und anschlieBendes Einbetten. Flr weiterflihrende rasterelektronenmikroskopische
Untersuchungen wurde zur Schliffherstellung die Methode der Warmeinbettung unter
Verwendung von leitfahigem Einbettgranulat PolyFast und der Einbettpresse Prestopresse-3
des Herstellers Struers verwendet. Im Anschluss an den Einbettvorgang wurden die
Probenschliffe in mehreren Schritten unter standigen Reinigungsvorgangen schleifend
bearbeitet. Das sich anschlieBende Polieren der Probenschliffe wurde ebenfalls in mehreren
Schritten unter der Verwendung von unterschiedlichen Diamantsuspensionen durchgefihrt.
Nach erfolgter Endpolitur schliet sich ein Reinigungsvorgang der Probenoberflache zur
Entfernung der Suspensionsreste an. Der abschlieBende Atzvorgang mittels modifizierter
Lichtenegger-Bloech  Farbatzung ermdglicht die Charakterisierung der Probe mit
lichtmikroskopischen Untersuchungsmethoden. Tabelle 4.5.1.1 fasst die Praparationsschritte
und -parameter zusammen.
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Tabelle 4.5.1.1: Préparationsschritte und —parameter sowie verwendete Atzung fiir die lichtmikroskopischen
Untersuchungen der MARBN-Werkstoffchargen.

Kérnung/ Schmiermittel/ Umdrehungszahl,
Schritt Scheibe . Zeit
PartikelgréBe Medium Laufrichtung

1 400 1 min
2 800 2 min

Schleifen SiC Wasser
3 1.200 2 min
4 2.400 3 min
5 9 um 150 UpM 4 min
6 6 um Gleichlauf 4 min

MetaDi Fluid
. 7 MasterTex 3 um 4 min
Polieren

8 PSA 1 um 4 min

MasterMet & .
9 0,02 um 5 min
dest. Wasser

. Mastercloth Spihlmittel & .
Reinigen 10 - manuell 1 min
PSA dest. Wasser
Endreinigen
im 11 - - Ethanol - 5 min

Ultraschallbad

Modifizierte Lichtenegger-Bloech 811

Atzvorgang 12 (100 ml dest. Wasser, 0,75 g Ammoniumhydrogendifluorid, 0,9 g sek

Kaliumdisulfit)

Mit Hilfe des inversen Auflichtmikroskops Axiovert 200 MAT von Zeiss wurden licht-
mikroskopische Gefligeanalysen der erzeugten Probenschliffe durchgeflihrt. Zur quantitativen
Gefligeauswertung wurde eine halbautomatische Auswerteroutine mit Hilfe des Programms
AxioVision erstellt.

4.5.2 Rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen

Um eine Charakterisierung der Mikroseigerungen hinsichtlich der GroBe, Anzahl und Dichte
vornehmen zu kénnen, sind rasterelektronenmikroskopische Untersuchungen notwendig. Fur
die Untersuchungen wurden die leitfahig eingebetteten Proben verwendet, welche bereits mit
Hilfe der Lichtmikroskopie untersucht wurden. Die Praparation beschrankte sich lediglich auf
ein erneutes Polieren mit MasterMet Suspension, eine Endreinigung und einen leichten
Atzvorgang von finf bis sieben Sekunden mit modifizierter Lichtenegger-Bloech Atzung. Ein
abschlieBendes Ethanol-Ultraschallbad wurde durchgefihrt, um Suspensionsreste und
Fremdpartikel von der Probenoberflache zu entfernen. Die Charakterisierungen erfolgten an
einem Feldemissons-Rasterelektronenmikroskop MIRA3 von Tescan, unter Verwendung des
Sekundarelektronendetektors (SE) und des Leicht-Element-Riickstreuelektronendetektors (LE-
BSE). Wahrend der SE-Detektor flr topographische Bildinformationen genutzt wurde, diente
der LE-BSE-Detektor fur Untersuchungen hinsichtlich des Materialkontrasts.
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Zur quantitativen Bestimmung des Verhaltens der Mikroseigerungen wurde der
Materialkontrast zwischen den unterschiedlichen Phasen ausgenutzt. Mit Hilfe des LE-BSE-
Detektors gelingt es, Phasen mit Elementen hoher Ordnungszahl, von Phasen mit Elementen
niedrigerer Ordnungszahl innerhalb einer Abbildung zu differenzieren. Unter Ausnutzung
dieses Materialkontrastunterschieds konnten unterschiedliche Ausscheidungstypen fir die
nachfolgende quantitative Auswertung erfasst werden. Die bildgebenden Untersuchungen
wurden bei einer Beschleunigungsspannung von 20 kV, einem Strahlstrom von 260 pA und
einem Arbeitsabstand von 15 mm realisiert. Die Auswertung der LE-BSE Aufnahmen erfolgte
innerhalb der Software MiraTC unter Verwendung des Einzelbildanalysetools Particle
Advanced. Die quantitative Analyse eines jeden Zustandes umfasst eine untersuchte Flache von
etwa 2.880 um?, die durch mehrere Gefligeaufnahmen aus unterschiedlichen Probenbereichen
generiert wurde. So wird eine statistische Sicherheit hinsichtlich der untersuchten Geflige
gewabhrleistet.

Die Identifizierung der chemischen Zusammensetzung der Mikroseigerungen wurde mit Hilfe
von energiedispersiver Rontgenspektroskopie (EDX) sowie Elektronenstrahlmikroanalyse
(EMSA) durchgefiihrt. Hierzu diente das EDX-System UltiMax 65 von Oxford sowie die mit
einem WDX-Detektor ausgestattete Mikrosonde JXA-8900 RL des Herstellers Jeol. Neben
Punkt- und Linienmessungen wurden zusatzlich Elementverteilungsmessungen durchgefihrt.
Die Beschleunigungsspannung wahrend der EMSA-Messung betrug 15 kV mit variierendem
Sondenstrom von 20nA bei Punkt- und Linienmessungen und 200 nA Dbei
Elementverteilungsmessungen. Die EDX-Messungen wurden bei einer Beschleunigungs-
spannung von 20 kV und einem Strahlstrom von 560 pA bei einem Arbeitsabstand von 15 mm
durchgefihrt.

4.5.3 Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen

Zur detaillierteren Betrachtung der Mikroseigerungen wurden Untersuchungen mit dem
Transmissionselektronenmikroskop Fei Tecnai F20 durchgefiihrt. Das Mikroskop ist mit einer
Feldemissions-Kathode und einem EDX-System Apollo XLTW SDD von EDAX ausgestattet.

Fur die Probenpraparation wurden zunachst mit Hilfe eines Prazisionstrenngerates (Secotom)
der Firma Struers Scheiben aus den Chargen entnommen, deren Dicke zwischen 500 und
300 um lag. Im Anschluss erfolgte unter Verwendung von Schleifpapier (SiC 4000) die
mechanische Bearbeitung der Proben bis auf eine Dicke von 80 pm. Aus den entstandenen
Folien wurden Ronden von 3 mm Durchmesser entnommen. Diese Ronden wurden unter
Verwendung von 10 % Perchlorsaure und 90 % Ethansaure bei 10 °C und einer Spannung von
55 V elektrolytisch mit Hilfe des TenuPol-5 von Struers bis zur Elektronentransparenz gediinnt.

Die Aufnahme der Proben im Transmissionselektronenmikroskop erfolgte in einem
Doppelkippprobenhalter. Die zweiachsige Schwenkung und Kippung ermoglicht eine exakte
Positionierung der Proben. Die Gefligeaufnahmen wurden mit Hilfe eines HAADF-Detektors
(engl. High-Angle Annular Dark Field) unter Nutzung des STEM-Modus erzeugt (engl. Scanning
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Transmission Electron Microscopy). Die Beschleunigungsspannung fiir die Untersuchungen
betrugt 200 kV.

Zur ldentifizierung des Mikroseigerungstyps dienten Elektronenbeugungsversuche mittels
Feinbereichsbeugung (engl.. Selected Area Diffraction, kurz: SAD). Die erzeugten
Beugungsmuster werden genutzt, um zusatzlich zur chemischen Analyse mittels EDX,
kristallographische Informationen zu erhalten. Dies dient einer detaillierteren Strukturanalyse
der Mikroseigerungen.

4.5.4 Zeitstandversuche

Zur Ermittlung des Kriechverhaltens der mikroseigerungsbehafteten Chargen gegentiber den
homogenen Werkstoffzustanden dienten Zeitstandversuche in Anlehnung an DIN EN ISO 204
bei einer Pruftemperatur von 650 °C und unterschiedlichen Prifspannungen. Fir die
Zeitstandprifung der Proben wurde der in der Abbildung 4.5.4.1 links als CAD-Modell
dargestellte Prifstand entwickelt. Innerhalb dieses Multiprobenpriifstandes kdnnen bis zu acht
Proben gleichzeitig einer Kriechbelastung ausgesezt werden. Die homogene Priftemperatur
von 650 °C wird durch eine Kaskadenregelung mit drei Thermoelementen des Typs N Uber eine
Lange von 800 mm gewahrleistet. Die Last wird Uber ein Zahnradgetriebe mit einer
Ubersetzung von 6,91 auf den Probenstrang tibertragen. Die gepriiften Spannungsniveaus von
175, 150, 130, 120 und 110 MPa resultieren aus der Variation der Probendurchmesser. Die
Abbildung 4.5.4.1 rechts zeigt die Probengeometrie am Beispiel einer Probe fiir 150 MPa. Die
Erfasssung der Langenanderung erfolgt wahrend einer regelmdBgen Unterbrechung des
Zeitstandversuchs durch ein taktiles Messsystem an den Messabsatzen der Proben. Dies dient
der Erzeugung der jeweiligen Kriechkurve und dem Vergleich der einzelnen Kriechbereiche.

90

66
L0=3257
Rz 6,3

40=6,51

B=@7,17

Abbildung 4.5.4.1: CAD-Modell des entwickelten Priifstandes fiir Zeitstandpriifung bei 650 °C (links) sowie
exemplarische Probengeometrie am Beispiel einer Probe fiir 150 MPa (rechts).
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4.6 Thermodynamische Simulation

Mit Hilfe der Simulationssoftware MatCalc™ 5.6.1 wurden Simulationen und
Gleichgewichtsbedingungen sowie 2D-Diffusionssimulationen durchgefiihrt [183-185].
Simulationen unter Gleichgewichtsbedingungen fanden Anwendung, um den Einfluss der in
den Mikroseigerungen lokal vorliegenden Elemente auf die Deltaferritinitiierung zu
beschreiben. Zur Ermittlung des Diffusionsverhaltens der Legierungselemente wahrend der
Warmebehandlung und der Homogenisierung der mikroseigerungsbehafteten Geflige wurden
2D-Diffusionsrechnungen durchgefiihrt. Hierzu wurden auf Basis der
Mikrostrukturuntersuchungen fiir die wesentlichen Elemente ein 50x50 Simulationsgitter
modelliert, welche die unterschiedlich ausgepragten Mikroseigerungen innerhalb der Matrix
der drei MARBN-Chargen nachbilden sollen. Die Simulationen beziehen sich auf jeweils ein
Element, welches innerhalb einer austenitischen Matrix vorliegt. Die Umwandlung von
Martensit in Austenit wahrend der Warmebehandlung wird innerhalb der Simulation nicht
beriicksichtigt. Wahrend der Simulation wird eine Fliche von 10.000 um? betrachtet. Die
Berechnungen wurden unter Verwendung der thermodynamischen Datenbank mc_fe_2.059
und der Datenbank fur Diffusionsmobilitat mc_fe_2.011 fiir Stahl durchgefihrt.
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5 Ergebnisse und Diskussion

5.1 Mikrostrukturelle Charakterisierung

Der Fokus dieses Kapitels liegt auf der mikrostrukturellen Charakterisierung der
Mikroseigerungen  mittels  lichtmikroskopischen ~ und  elektronenmikroskopischen
Untersuchungen. Dabei werden die drei MARBN-Chargen beziglich der vorliegenden
Mikroseigerungen eingehend beschrieben. Zunachst erfolgt eine qualitative Beschreibung
einer jeden MARBN-Charge hinsichtlich  Auftreten, Morphologie, chemischer
Zusammensetzung und Art der Mikroseigerungen. Eine Quantifizierung der Mikroseigerungen
bezogen auf GroBe, Dichte und Anteil erfolgt in einem Chargenvergleich am Ende des Kapitels.
Dieser Vergleich dient der Herausstellung von chargenabhangigen Unterschieden. Die
Kenntnis Gber die Charakteristik der Mikroseigerungen ist die Grundlage fiir weiterfihrende
Untersuchungen  hinsichtlich  des  Verhaltens wahrend der  SchweiBsimulation,
Warmebehandlungen, Zeitstandprifung und Homogenisierung des Gefliges.

5.1.1 MARBN A - Schmiedeblock

Bei der Charge MARBN A handelt es sich wie in Kapitel 4.1 beschrieben um einen
geschmiedeten Block, welcher aus einer GroBschmelze stammt. Lichtmikroskopische
Gefligeaufnahmen der Abbildung 5.1.1.1 A und B zeigen die Mikrostruktur als Ubersichts- und
Detailaufnahme. Bei der Betrachtung der Ubersichtsaufnahme fillt eine gravierende
Abweichung vom typischen Geflige der MARBN-Werkstoffgiten auf. Deutlich sichtbare
schwarz erscheinende Sekundarphasen sind zu erkennen, die sich gleichmaBig in der
martensitischen Matrix verteilen. Hierbei handelt es sich um Mikroseigerungsbereiche, die
wahrend der Erstarrung aufgrund der Loslichkeitsunterschiede zwischen erstarrendem Kristallit
und der Restschmelze entstehen. Aus der Detailaufnahme der Abbildung 5.1.1.1 B geht hervor,
dass diese Bereiche generell ldnglich erscheinen, jedoch in unterschiedlicher Auspragung
auftreten. So lassen sich makroskopisch groBere Mikroseigerungsbereiche von bis zu 300 pm
Ausdehnung in Langsrichtung erkennen, aber auch kleinere Bereiche von 10 bis 50 ym sind
innerhalb der Matrix vertreten.
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Abbildung 5.1.1.1: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahme der Charge MARBN A als Ubersichts- (A) und
Detailaufnahme (B) zeigt Mikroseigerungsbereiche unterschiedlicher Gr6Benausdehnung.

Eine detailliertere Betrachtung der Mikroseigerungsbereiche erfolgte mit Hilfe von
rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen. Die Abbildung 5.1.1.2 A zeigt eine SE-
Aufnahme eines exemplarischen Seigerungsbereichs. Es ist deutlich zu erkennen, dass auf
mikroskopischer Ebene eine Vielzahl von Sekundarphasen innerhalb derartiger Bereiche
vorliegen. Diese erscheinen in ihrer Morphologie als Netzwerk schlierenférmiger Phasen.
Ebenfalls zu erkennen ist aufgrund des hohen Topographiekontrastes der SE-Aufnahme, dass
in unmittelbarer Umgebung der Mikroseigerungen keine martensitische Struktur vorliegt. Die
Matrix hingegen weist eine deutlich sichtbare und MARBN charakteristische, martensitische
Lattenstruktur auf. Dieser Zusammenhang wird in einem nachfolgenden Abschnitt unter
Berticksichtigung der chemischen Zusammensetzung der Mikroseigerungen naher diskutiert.

Auf Basis der mittels SE-Detektor erzeugten Aufnahmen kann keine qualitative Beurteilung
unterschiedlicher Elementzusammensetzungen erfolgen. Aus diesem Grund wurden weitere
Untersuchungen unter Verwendung des LE-BSE-Detektors angeschlossen. Dieser erlaubt eine
Darstellung und Unterscheidung verschiedenartig zusammengesetzter Phasen basierend auf
dem jeweiligen Ordnungszahlkontrast. Die Abbildung 5.1.1.2 B veranschaulicht dies anhand
einer Detailaufnahme eines Seigerungsbereichs. Es lassen sich nun zwei wesentliche Phasen
unterschiedlicher Kontrastierung innerhalb der Matrix identifizieren. Zum einen konnen
zahlreiche grau erscheinende Phasen beobachtet werden und zum anderen in geringerer
Anzahl vorliegende Phasen weiller Kontrastierung. Der deutliche Kontrastunterschied deutet
auf unterschiedliche chemische Zusammensetzungen der beiden Phasen hin, wobei die weil3
erscheinenden Phasen Elemente hoherer Ordnungszahlen widerspiegeln. Diese
kontrastreichen Phasen erscheinen in ihrer Ausdehnung kleiner als die weniger kontrastreichen
abgebildeten Phasen. Eine konkrete Erfassung der GroBe, Dichte und des Anteils der
Mikroseigerungen erfolgt innerhalb des Kapitels 5.1.4.
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Abbildung 5.1.1.2: Sekunddrelektronenaufnahme (SE) eines Seigerungsbereichs der Charge MARBN A (A) sowie
héherauflésende Riickstreuelektronenaufnahme (LE-BSE) zur Verdeutlichung des unterschiedlichen Phasenkontrasts
der Mikroseigerungen (B).

Im nachsten Schritt wurden Elementverteilungsbilder mittels EMSA-Messungen erzeugt, um
eine Aussage Uber die chemische Zusammensetzung der beiden Phasen iber einen
groBflachigen Bereich treffen zu kdnnen. Die Intensitaten der Elemente Kohlenstoff (C), Chrom
(Cr), Vanadium (V), Wolfram (W), Niob (Nb) und Bor (B) sind in der Abbildung 5.1.1.3
zusammengefasst. Die sich Uberlagernden Intensitdten belegen die Existenz der Elemente
innerhalb des untersuchten Bereichs, wobei die Konzentration der Elemente Uber die
unterschiedliche Farbung wiedergegeben wird. In diesem Fall stehen rot gefarbte Bereiche fir
hohe Elementkonzentrationen und dunkelblaue fiir entsprechend niedrige Konzentrationen.
Die Interpretation der Ubersicht ergibt, dass insbesondere die Elemente Wolfram, Vanadium,
Niob, Bor und zu Teilen auch Chrom hohe sich tiberlagernde Intensitaten aufweisen. Zusatzlich
zu den genannten Elementen werden in zahlreichen Bereichen die Intensitaten von Kohlenstoff,
Chrom und zu geringeren Anteilen auch Wolfram als Uberlagernd beobachtet. Diese
Ergebnisse unterstiitzen die Vermutung zweier vorliegender Phasen, die auf Grundlage der LE-
BSE-Aufnahmen basiert. Die in der LE-BSE-Aufnahme weil3 abgebildeten Phasen mit hohem
Ordnungszahlkontrast sind demnach vorranging wolframhaltig, wahrend die graulich
erscheinenden Phasen mit niedrigem Ordnungszahlkontrast zu groBen Teilen Chrom
beinhalten. Da innerhalb eines Elementverteilungsbildes lediglich Intensitaten abgebildet
werden und keine Quantifizierung moglich ist, werden zur Identifizierung der genauen
chemischen Zusammensetzung beider Phasen EMSA-Punktmessungen durchgefiihrt.
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Abbildung 5.1.1.3: Mittels EMSA-Messung erzeugte Elementverteilungsbilder von Kohlenstoff (C),
Chrom (Cr), Vanadium (V), Wolfram (W), Niob (Nb) und Bor (B) eines Seigerungsbereichs der Charge
MARBN A.

Die Abbildung 5.1.1.4 zeigt die mittels EMSA-Punktanalyse gemessenen Phasen eines
exemplarischen Mikroseigerungsbereichs. Es wurden jeweils zwei Phasen gemessen, um eine
genauere Aussage Uber die chemische Zusammensetzung treffen zu kdnnen. Die zugehdrigen
Messwerte der analysierten Elemente sind in der Tabelle 5.1.1.1 als Gew.-% zusammengefasst.
Die Punktmessungen eins und zwei der hell erscheinenden Phasen sowie drei und vier der
grauen Phasen liegen jeweils in guter Ubereinstimmung. Vereinzelt gering abweichende
Elementgehalte sind auf Messschwankungen, wie unterschiedliche Dicke der Phasen und die
Einbeziehung des angeregten Matrixvolumens zurlickzufiihren. Die Messergebnisse erlauben
die Schlussfolgerung, dass es sich bei den gemessenen Phasen jeweils um eine Phase
identischer Stochiometrie handelt. So zeigt die weil3 erscheinende Phase des Messpunktes eins
einen Wolframgehalt von Ulber 34,29 Gew.-% bei einem Chromgehalt von 12,88 Gew.-%.
Zusatzlich lassen sich weitere wesentlich erhéhte Elementgehalte bei Vanadium (2,12 Gew.-%),
Niob (1,11 Gew.-%) und vor allem Bor mit 6,09 Gew.-% identifizieren. Es handelt sich bei der
hell erscheinenden Phase also um eine komplexe stark wolframhaltige Mikroseigerungsphase.
Ahnliche Phasen wurden in der Literatur beobachtet und als Boride identifiziert [23, 182].

Am Beispiel des Messpunkts drei der grauen Phase zeigt sich ein wesentlicher Unterschied
bezliglich der detektierten Elementgehalte. Es ist ein maBgeblich geringerer Wolframanteil
(9,17 Gew.-%) vorhanden, jedoch wurden 21,02 Gew.-% Chrom detektiert. Die Gehalte an
Vanadium und Niob sind im Vergleich als gering einzuschatzen. Bor konnte in dieser Phase in
keinem Fall nachgewiesen werden. Neben Chrom ist insbesondere der Gehalt an Kohlenstoff
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mit 4,31 Gew.-% wesentlich erhoht. Ein derartig hoher Kohlenstoffgehalt in Verbindung mit
Chrom lasst die Schlussfolgerung zu, dass es sich hierbei um ein Chromkarbid handelt.
Sonderegger berichtet in seiner Arbeit Gber Phasen dhnlicher GroBe und Morphologie, die sich
ebenfalls verstarkt im Bereich von Seigerungszonen und Boriden auffinden lieBen. Er wies nach,
dass es sich hierbei um Karbide des Typs M+Cs handelt [23]. Diese Beobachtungen stiitzen die
Vermutung, dass es sich hierbei um Karbide handelt.

Abbildung 5.1.1.4: EMSA-Punktanalysen an unterschiedlichen Phasen
eines Seigerungsbereichs der Charge MARBN A.

Tabelle 5.1.1.1: Chemische Zusammensetzung der mittels EMSA-Punktmessung analysierten Phasen eines
Seigerungsbereichs der Charge MARBN A in Gew.-%.

Messpunkt| C Si Mn | Co Cr | Mo | Ni Vv W B N | Nb | Fe
1 1,07 | 005 | 1,03 | 0,79 | 12,88 0,35 - 2,12 134,29 6,09 - [ 1,11]40,.22
2 190 | 0,08 | 0,26 | 0,81 |16,15| 0,34 - 2,05 [31,85| 537 - 11,08]40,11
3 4311011 | 049 | 1,24 | 21,02| 0,08 | 0,01 | 0,55 | 9,17 - 0,04 |0,32|62,44
4 343 10,10 | 0,50 | 1,43 | 20,76 | 0,07 | 0,02 | 0,59 | 855 - 0,27 | 0,21 64,07

Eine weitere Charakterisierung der stark borhaltigen Phasen erfolgt durch
Elektronenbeugungsmessung (engl.: Selected Area Diffraction, kurzz SAD) im
Transmissionselektronenmikroskop. Hierzu missen im elektronentransparenten Teil der Probe
Phasen von geringer Dicke zur Messung vorliegen, um geeignete Reflexe im Beugungsmuster
zu erhalten. Mit Hilfe der Elektronenbeugung werden die kristallographischen Eigenschaften
der Phasen als regelmaBig angeordnete Reflexe in Beugungsmustern charakterisiert. Die
gemessenen Beugungsmuster werden mit den theoretischen Mustern der mdglichen Phasen
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abgeglichen. Die Abbildung 5.1.1.5 A zeigt die Mikroseigerungen im Bereich der TEM-Probe
nahe des Rondenlochs. Die Elektronenbeugung an diesen Phasen zeigt, dass es sich um Boride
des Typs MsBs handelt. Im Teilbild B ist exemplarisch eine derartige Phase mit zugehdrigem
Beugungsmuster nachweislich dargestellt. Die gemessenen und theoretischen Muster stehen
in guter Ubereinstimmung. Somit kann geschlussfolgert werden, dass Elemente wie Chrom,
Wolfram, Vanadium oder Niob gebunden als Borid vorliegen. Diese Ergebnisse decken sich mit
den Beobachtungen aus der Literatur, in der ebenfalls von Boriden berichtet wird [23, 76, 183].

Abbildung 5.1.1.5: Ubersichtsaufnahme der Mikroseigerungen im elektronentransparenten Bereich der TEM-Probe (A)
und Detailaufnahme sowie Beugungsmuster der Mikroseigerung des Typs M5Bz (B) der Charge MARBN A.

Unabhangig von der Art der Mikroseigerungen konnte gezeigt werden, dass fir das
Legierungssystem wichtige Elemente innerhalb dieser Phasen zu groBen Anteilen vorliegen.
Dies hat einen maBgeblichen Einfluss auf die Gefligeausbildung der umgebenden Matrix. Die
in der Abbildung 5.1.1.6 A beobachteten ferritischen Bereiche stehen eng im Zusammenhang
mit den Seigerungen und verdeutlichen die Auswirkungen auf die umliegende Matrix.
Typischerweise findet bei der Werkstoffglite MARBN die Phasenumwandlung zu Martensit
unabhangig von der Abkulhlgeschwindigkeit statt. Aufgrund der seigerungsbedingt starken
Konzentrationsunterschiede  unterliegt diese = Phasenumwandlung jedoch  einer
Zeitabhangigkeit. Das Ungleichgewicht der Legierungselemente flhrt dazu, dass die zur
Martensitbildung notwendige kritische Abkulhlgeschwindigkeit in den umgebenden Bereichen
wahrend der Abkuhlung nicht erreicht werden kann. Dieser Zusammenhang fihrt zur
beobachteten Ferritbildung in der unmittelbaren Umgebung der Mikroseigerungen
(Abbildung 5.1.1.6 A).

Wesentlich starker wirkt sich der Effekt im zentralen Bereich des Schmiedeblocks aus, wie die
lichtmikroskopische Gefligeaufnahme der Abbildung 5.1.1.6 B zeigt. Deutlich zu erkennen sind
die ausgepragten ferritischen Kdérner, in deren Zentrum Mikroseigerungen vorliegen. Dieser
Effekt der Ferritstabilisierung ist auf die unterschiedlichen Abkiihlbedingungen im Inneren des
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Schmiedeblocks gegeniiber dem Blockrand zurlickzufiihren. Wahrend randnahe Bereiche
hohen Abkuhlgeschwindigkeiten unterliegen, bleibt die Warme im Inneren des Blocks
wesentlich langer gespeichert, was eine vergleichsweise langsame Abkihlung dieser Bereiche
zur Folge hat. Dieser Effekt, der veranderten zeitabhangigen Martensitbildung duBert sich in
einem hoherem ferritischen Phasenanteil.

Abbildung 5.1.1.6: SE-Aufnahme eines Seigerungsbereichs mit ferritischen Bereichen in der unmittelbaren Umgebung
der Mikroseigerungen (A) und lichtmikroskopische Gefligeaufnahme von grofBflichigen seigerungsinduzierten
Ferritkérnern im zentralen Bereich des MARBN A Schmiedeblocks (B).

5.1.2 MARBN B - Diinnwandiges Rohr

Innerhalb dieses Kapitels wird auf die Mikrostruktur des Rohrwerkstoffs MARBN B
eingegangen. Das Rohr stammt aus der gleichen GroBBschmelze, aus der das Schmiedesttick
MARBN A erzeugt wurde. Die Abbildung 5.1.2.1 zeigt das Geflige der Charge MARBN B
innerhalb der lichtmikroskopischen Ubersichtsaufnahme A und einer Detailaufahme B. Die
Schliffebene liegt parallel zur Richtung der Rohrlangsachse. Aus den Gefligeaufnahmen geht
hervor, dass es durch die Rohrumformung zur Ausbildung einer deutlich zu erkennenden
Anisotropie in Langsrichtung des Rohres kommt. Zahlreiche Bereiche des martensitischen
Geflges sind durch pragnante zeilenférmige Ausscheidungssaume gekennzeichnet. Anhand
der lichtmikroskopischen Aufnahmen lasst sich erkennen, dass diese Ausscheidungen sowohl
entlang der Korngrenzen als auch in Mitten der ehemaligen Austenitkdrner verlaufen. Bei
diesen Ausscheidungssdaumen handelt es sich um nicht aufgeldste Seigerungsbereiche, welche
aus der urspriinglichen Ausgangsschmelze stammen. Im Fall des Rohrwerkstoffs ist ein
ausgepragtes Seigerungsnetzwerk, wie es im Schmiedezustand zu erkennen war, nicht
aufzufinden. Eine detailliertere Untersuchung der Charakteristik dieser Mikroseigerungen
wurde mittels elektronenmikroskopischer Methoden durchgefihrt.
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Abbildung 5.1.2.1: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahme der Charge MARBN B als Ubersichts- (A) und
Detailaufnahme (B) zeigt Mikroseigerungsbereiche in longitudinaler Ausrichtung in der martensitischen Matrix.

Die Auspragung der Mikroseigerungen wird anhand der rasterelektronenmikroskopischen
Gefuigeaufnahmen der Abbildung 5.1.2.2 deutlich. Anhand der SE-Aufnahme der
Teilabbildung A ist zu erkennen, dass der Bereich, der in der lichtmikroskopischen
Gefluigeaufnahme schwarz erscheint, aus mehreren rundlich erscheinenden Phasen besteht.
Unter Ausnutzung des Phasenkontrastes kdnnen bei hoherer VergroBerung in der LE-
BSE Aufnahme unterschiedlich kontrastierte Phasen beobachtet werden. In der Abbildung
5.1.2.2 B sind zum einem weiBe grobere Phasen zu erkennen und zum anderen einige wenige
hellgrau erscheinende Phasen gréBeren Durchmessers, die neben zahlreichen feineren Phasen
gleichen Kontrastes vorliegen. Verglichen mit der Charge MARBN A sind deutlich weniger der
groberen graulichen Seigerungsphasen vorhanden (vgl. Abbildung 5.1.1.2). Auch hinsichtlich
der PhasengroBen lassen sich anhand einer qualitativen Betrachtung der
rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen wesentliche Unterschiede erkennen. So
erscheinen diese weniger grob und eher rundlich statt schlierenférmig.

Diese Unterschiede zur Charge MARBN A sind auf den Prozess der Rohrherstellung
zurlckzufihren. Da es sich um eine komplexe Routine der Warmumformung handelt, werden
durch die erhdhten Prozesstemperaturen (>Ac) Phasen teilweise oder vollstandig aufgeldst.
Grobere stabilere Phasen bleiben innerhalb des Gefiiges in geringerer Anzahl vorhanden und
erfahren durch den Umformprozess eine zeilenfédrmige Anordnung in Umformrichtung.
Basierend auf den exemplarischen Gefligeaufnahmen kann jedoch keine genaue Bestimmung
der GroBe und Verteilung der Mikroseigerungen erfolgen. Daher wird im Kapitel 5.1.4 eine
Quantifizierung der Mikroseigerungen hinsichtlich Dichte, Flachenanteile und mittlerem
Durchmesser vorgenommen.
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Abbildung 5.1.2.2: Sekunddrelektronenaufnahme (SE) eines Seigerungsbereichs der Charge MARBN B (A) sowie
héherauflosende Riickstreuelektronenaufnahme (LE-BSE) zur Verdeutlichung des unterschiedlichen Phasenkontrasts
der Mikroseigerungen (B).

Die Ergebnisse der EMSA-Messung sind in der Abbildung 5.1.2.3 als Intensitaten fir die
Elemente Kohlenstoff (C), Chrom (Cr), Vanadium (V), Wolfram (W), Niob (Nb) und Bor (B)
qualitativ aufgefiihrt. Die griin und rot eingefarbten Bereiche verdeutlichen die hdchsten
lokalen Konzentrationen des jeweiligen Elements. Bei der Interpretation der einzelnen
Verteilungsbilder wird deutlich, dass die Elemente Wolfram, Chrom, Vanadium Niob und Bor
an identischen Positionen erhohte Gehalte aufweisen. Vereinzelt lassen sich auch leicht erhdhte
Chromgehalte an Positionen erhohter Kohlenstoffgehalte erkennen. Die EMSA-Messungen
zeigen auf, dass die gleichen Elemente als Mikroseigerungen vorliegen wie es bei der Charge
MARBN A der Fall ist. Somit liegen zu groBen Teilen stark wolframhaltige Phasen neben
einzelnen Uberwiegend chromhaltigen Phasen vor.
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Abbildung 5.1.2.3: Mittels EMSA-Messung erzeugte Elementverteilungsbilder von Kohlenstoff (C),

Chrom (Cr), Vanadium (V), Wolfram (W), Niob (Nb) und Bor (B) zweier ldnglicher Seigerungsbereiche
der Charge MARBN B.

Eine genaue Analyse der chemischen Zusammensetzung der identifizierten Phasen wurde
mittels EMSA-Punktmessungen vorgenommen. Die Abbildung 5.1.2.4 zeigt einen Ausschnitt
aus einem Mikroseigerungsbereich unter Nutzung des Ruckstreuelektronendetektors. Die
Punkte eins bis vier markieren die realisierten EMSA-Punktmessungen an den jeweiligen weif3
und grau erscheinenden Phasen. Die resultierenden chemischen Zusammensetzungen sind in
der Tabelle 5.1.2.1 in Gew.-% zusammengefasst. Die Messpunkte eins und zwei sowie drei und
vier haben jeweils ahnliche Resultate, weshalb nachfolgend lediglich auf die Werte eines der
beiden jeweiligen Messpunkte eingegangen wird.

Der Gehalt an Wolfram innerhalb der gemessen Mikroseigerung des Messpunktes 1 liegt bei
15,68 Gew.-% und umfasst neben Eisen den hochsten Anteil. Die Elemente Chrom mit
11,1 Gew.-%, Vanadium mit 0,96 Gew.-%, Niob mit 0,30 Gew.-% und Bor mit 1,38 Gew.-% sind
wesentliche Bestandteile dieser Mikroseigerung. Betrachtet man die Gehalte der Elemente im
Vergleich zur aquivalenten Mikroseigerung des Schmiedeblocks MARBN A fallt auf, dass die
Elementkonzentrationen insgesamt geringer ausfallen. Unter Berlicksichtigung der
PhasengroBe und des erhohten gemessenen Eisenanteils kann dies auf den Effekt der
Matrixanregung zuriickgefiihrt werden. Die Anregung der eisenhaltigen Matrix bei kleinen
Phasen mit geringerem Volumen beeinflusst das Messergebnis starker als bei groBen,
volumenhaltigen Phasen. Dies &duBert sich in erhodhten Eisenanteilen und prozentual
reduzierten Restelementgehalten.
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Der Messpunkt 3 der grauen Phase zeigt, dass Chrom und Wolfram dhnliche Anteile von 10,21
Gew.-% und 9,75 Gew.-% verzeichnen. Kohlenstoff ist weniger stark erhoht (0,53 Gew.-%) und
Bor konnte innerhalb dieser Phase nicht detektiert werden. Es ist unklar, ob es sich hierbei um
Mikroseigerungsphasen handelt. Diese Phasen lassen sich aufgrund der geringen GroB3e und
Anzahl nur schwer charakterisieren. Ergebnisse aus der Literatur [23] und die 6rtliche Nahe zu
den stark wolframhaltigen Phasen legen die Vermutung nahe, dass es sich um Karbide handelt,
die wahrend der Rohrumformung durch Auflésungsprozesse in ihrer Anzahl und GroBe stark
reduziert wurden.

Abbildung 5.1.2.4: EMSA-Punktanalysen an unterschiedlichen Phasen
eines Seigerungsbereichs der Charge MARBN B.

Tabelle 5.1.2.1: Chemische Zusammensetzung der mittels EMSA-Punktmessung analysierten Phasen eines
Seigerungsbereichs der Charge MARBN B in Gew.-%.

Messpunkt| C Si Mn | Co Cr | Mo | Ni Vv W B N | Nb | Fe
1 030 | 021|034 | 156 | 111|012 | 003 | 096 |1568| 138 | 0,33 {0,30|67,69
2 032013036 | 173 |11,29| 0,18 | 0,06 | 1,15 | 14,60 | 1,53 | 0,33 | 0,24 | 68,08
3 053|017 | 048 | 195 [10,21| 0,16 | 0,02 | 0,61 | 9,75 - 0,29 | 0,10 75,73
4 063 | 0,26 | 0,51 | 2,17 | 9,95 | 0,05 - 042 [1023| - 0,03 | 0,13 | 75,62

Zusatzlich zur Analyse der Elementgehalte werden kristallographische Informationen genutzt,
um  die  borhaltige @ Phase  weiter zu  charakterisieren.  Hierzu  werden
Elektronenbeugungsmessungen an den betreffenden Phasen durchgefiihrt. Zur Identifikation
der zu messenden Phase wird der starke Materialkontrast des Elements Wolfram ausgenutzt.
Die TEM-Aufnahme der Abbildung 5.1.2.5 A zeigt die deutlich sichtbaren hell erscheinenden
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Mikroseigerungen im Geflige der Charge MARBN B. Auch hier zeigte sich durch
Elektronenbeugungsversuche anhand des Abgleichs der gemessenen und theoretischen
Beugungsmuster, dass es sich um Mikroseigerungen des Typs MsBs; handelt. Die
Teilabbildung B zeigt beispielhaft ein Borid in der Detailaufnahme sowie das zugehdrige
Beugungsmuster.

Abbildung 5.1.2.5: Ubersichtsaufnahme der Mikroseigerungen im elektronentransparenten Bereich der TEM-Probe (A)
und Detailaufnahme sowie Beugungsmuster der Mikroseigerung des Typs M5Bz (B) der Charge MARBN B.

5.1.3 MARBN C - Dickwandiges Rohr

In diesem Abschnitt wird die Mikrostruktur des im industriellen MafBstab gefertigten Rohrs
MARBN C beschrieben. Die Abbildung 5.1.3.1A zeigt eine lichtmikroskopische
Gefligeaufnahme in der Ubersicht. Die Mikrostruktur ist gekennzeichnet durch eine
martensitische Matrix in der sich einige unregelmaBig auftretende, langlich erscheinende
Seigerungszonen befinden (siehe Markierungen). Diese lassen sich sowohl entlang der
ehemaligen Austenitkorngrenzen als auch innerhalb der Kérner identifizieren. Die longitudinale
Ausdehnung der Seigerungsbereiche kann aufgrund der starken GréBenvariation nicht sinnvoll
angegeben werden. Es sind unterschiedlich groBe Zonen zu erkennen, die im Bereich von
100 um bis ca. 700 um Ausdehnung liegen. Die Abbildung 5.1.3.1 B zeigt zwei dieser Bereiche
und verdeutlicht, dass auch im Fall des MARBN C die geseigerten Zonen aus einem
Zusammenschluss  mehrerer einzelner Ausscheidungen bestehen. Eine genauere
Charakterisierung  dieser  Bereiche hinsichtlich auftretender Phasen, chemischer
Zusammensetzung und Morphologie wird mit Hilfe von elektronenmikroskopischen Methoden
beschrieben.
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Abbildung 5.1.3.1: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahme der Charge MARBN C als Ubersichts- (A) und
Detailaufnahme (B) zeigt Mikroseigerungsbereiche in unregelmdBiger Verteilung und longitudinaler Ausrichtung.

Die Abbildung 5.1.3.2 A zeigt die SE-Aufnahme eines Seigerungsbereichs der Charge
MARBN C. Dieser ist gekennzeichnet durch zahlreiche Phasen, die verglichen mit den feinen
Matrixausscheidungen entlang der Subkorngrenzen (Mx3Ce¢) um ein Vielfaches groBer
erscheinen. Die LE-BSE-Aufnahme der Abbildung 5.1.3.2 B belegt, dass der GroBteil der
groberen Phasen einen von den Matrixausscheidungen abweichenden, helleren
Ordnungszahlkontrast aufweist. Diese weil3 erscheinenden Phasen sind in ihrer Morphologie
als Uberwiegend rundlich bis stabchenférmig zu beschreiben. Zusatzlich lassen sich vereinzelte
Phasen geringeren Durchmessers erkennen, die einen Ordnungszahlkontrast aufweisen, der
dem der Matrixausscheidungen ahnelt.

Abbildung 5.1.3.2: Sekunddrelektronenaufnahme (SE) eines Seigerungsbereichs der Charge MARBN C (A) sowie
héherauflosende Riickstreuelektronenaufnahme (LE-BSE) zur Verdeutlichung des unterschiedlichen Phasenkontrasts
der Mikroseigerungen (B).

Die durchgefiihrten EMSA-Verteilungsmessungen erlauben eine Aussage Uber den
Elementcharakter der Mikroseigerungen. Die resultierenden Intensititen der Elemente
Kohlenstoff (C), Chrom (Cr), Vanadium (V), Wolfram (W), Niob (Nb) und Bor (B) sind in der
Abbildung  5.1.3.3  zusammengefasst. =~ Die = Konzentrationen  eines jeweiligen
Legierungselements sind anhand der unterschiedlichen Farbgebung zu erkennen und nehmen
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von dunkelblau, Giber griin bis hin zu rot zu. Ein Vergleich der einzelnen Verteilungsbilder zeigt,
dass insbesondere Wolfram, Vanadium, Niob und Bor in identischen Bereichen erhohte
Konzentrationen aufweisen. Das Element Chrom zeigt ebenfalls an einigen Stellen erhohte
Konzentrationen, jedoch sind diese aufgrund des starken Matrixsignals nur schwer zu
identifizieren.  Kohlenstoff  lasst sich  ebenfalls nur schwer zuordnen. Die
Elementverteilungsmessungen verdeutlichen, dass keine homogene Verteilung der
gemessenen Elemente vorliegt. Mikroseigerungen binden im Vergleich zur Matrix wesentliche
Legierungselemente.

C

—10um

Abbildung 5.1.3.3: Mittels EMSA-Messung erzeugte Elementverteilungsbilder von Kohlenstoff (C),
Chrom (Cr), Vanadium (V), Wolfram (W), Niob (Nb) und Bor (B) eines Seigerungsbereichs der Charge
MARBN C.

Die quantitative Ermittlung der chemischen Zusammensetzung dieser Phasen erfolgt mittels
EMSA-Punktmessungen. Insgesamt wurden vier Messungen an den Phasen eines
Seigerungsbereichs durchgefiihrt. Die Abbildung 5.1.3.4 zeigt die Messpunkte 1 bis 4 anhand
einer LE-BSE-Aufnahme. Messung 1 und 2 wurden jeweils an einem weiB erscheinenden
Partikel durchgefiihrt. Messung 3 und 4 wurden an groben Phasen mit graulichem Kontrast
vorgenommen. Die Ergebnisse der Messungen 1 bis 4 sind in der Tabelle 5.1.3.1
zusammengefasst. Die Parallelmessungen stehen in guter Ubereinstimmung und weisen nur
geringe Unterschiede auf. Deshalb wird nachfolgend lediglich auf eine der jeweils dhnlichen
Messungen naher Bezug genommen.

Aus der Messung eins geht hervor, dass Wolfram mit 44,72 Gew.-% einen maBgeblichen Anteil
in dieser Phase hat. Darlber hinaus lasst sich Vanadium mit 1,86 Gew.-%, Niob mit 0,69 Gew.-
%, Chrom mit 9,20 Gew.-% und ein sehr hoher Anteil von 5,21 Gew.-% Bor messen. Diese
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Elemente konnten auch bei Mikroseigerungen der Charge MARBN A und MARBN B
nachgewiesen werden, was den Schluss zulasst, dass es sich hierbei um Phasen einer
Population handelt. Die Messung vier zeigt im Vergleich einen deutlich reduzierten
Wolframanteil (25,64 Gew.-%) bei leicht erhdhtem Chromanteil (11,74 Gew.-%) sowie die
Existenz von Bor (3,82 Gew.-%). Aufgrund der Existenz von Bor ist unklar, ob es sich bei diesen
Phasen um ein Chromkarbid oder um ein komplexes Borid handelt. Die duBerst geringe
Haufigkeit dieser Phasen lasst die Schlussfolgerung zu, dass es sich hierbei ebenfalls um Phasen
handelt, die wahrend der Rohrherstellung nicht vollstandig aufgeldst wurden.

Abbildung 5.1.3.4: EMSA-Punktanalysen an unter-schiedlichen Phasen
eines Seigerungsbereichs der Charge MARBN C.

Tabelle 5.1.3.1: Chemische Zusammensetzung der mittels EMSA-Punktmessung analysierten Phasen eines
Seigerungsbereichs der Charge MARBN C in Gew.-%.

Messpunkt | C Si Mn Co Cr Mo Ni Vv w B N Nb | Fe
1 085 | 008 | 020 | 086 | 920 | 0,10 - 1,86 | 44,72 | 521 - 1069|3848
2 0,60 | 004 | 025 | 091 | 884 |0,11 - 183 |41,80 | 494 | 0,18 |0,74 | 37,14
3 078 | 006 | 040 |133 |[1174| 0,10 - 152 | 2532 | 342 | 035 |037| 5574
4 1,28 | 005 | 033 | 1,31 | 11,38 | 0,06 - 145 | 2564 | 3,82 | 0,06 |0,33| 56,84

Zusatzliche TEM-Untersuchungen und Elektronenbeugungsmessungen dienen der weiteren
Charakterisierung der stark wolframhaltigen Mikroseigerungen der Charge MARBN C. Die
Abbildung 5.1.3.5 A zeigt in diesem Zusammenhang eine Ubersichtsaufnahme des Gefliges im
randnahen, elektronentransparenten Teil der TEM-Probe. Anhand des hellen Materialkontrasts
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sind einzelne Mikroseigerungen leicht zu erkennen. Die Beugungsmessungen mittels
Elektronenstrahl dieser Phasen ergeben charakteristische Beugungsmuster. Die Abbildung
5.13.5B stellt das an der markierten Position gemessene Beugungsmuster einer
Mikroseigerung dar. Die Auswertung des Musters ergibt, dhnlich wie es bei den Chargen
MARBN A und MARBN B nachgewiesen werden konnte, eine kristallographische Struktur, die
der eines Borids des Typs MsBs gleicht.

Abbildung 5.1.3.5: Ubersichtsaufnahme der Mikroseigerungen im elektronentransparenten Bereich der TEM-Probe (A)
und Detailaufnahme sowie Beugungsmuster der Mikroseigerung des Typs M5Bz (B) der Charge MARBN C.

5.1.4 AQuantifizierung und Chargenvergleich

Bereits anhand der Gefligeuntersuchungen lassen sich auf qualitativer Ebene sowohl
makroskopisch als auch mikroskopisch wesentliche Unterschiede zwischen den Chargen
bezlglich der Auspragung der Mikroseigerungen erkennen. In diesem Abschnitt werden die
Mikroseigerungsbereiche einer jeden Charge auf quantitativer Ebene beschrieben und
vergleichend betrachtet. Der makroskopische Anteil der Seigerungsbereiche am Gefilige der
jeweiligen Charge ist im Diagramm der Abbildung 5.1.4.1 dargestellt. Den hd&chsten
Seigerungsanteil mit 5,6 % hat die Charge MARBN A gefolgt von der Charge MARBN B mit
einem Anteil von 3,3 %. Durch das Verarbeiten des Schmiedeteils zum Rohrwerkstoff kommt
es demnach neben der Ausbildung der Anisotropie des Gefliges zu einer Reduzierung des
makroskopischen Mikroseigerungsanteils. Den niedrigsten Anteil von Seigerungsbereichen im
Gefluige verzeichnet die Charge MARBN C mit 0,9 % der untersuchten Gefuigeflache.
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Abbildung 5.14.1: Makroskopischer Anteil der
Mikroseigerungsbereiche am Gefiige der Chargen MARBN A,
MARBN B und MARBN C.

Neben der makroskopischen Quantifizierung der Mikroseigerungsbereiche wurden die dort
identifizierten Phasen auf mikroskopischer Ebene quantifiziert. Hierzu wurde der Flachenanteil
A, der mittlere aquivalente Durchmesser Dy, sowie die Dichte n der identifizierten Phasen
ermittelt. Die Tabelle 5.1.4.1 fasst die ermittelten Kennwerte zusammen. Die Charge MARBN A
beinhaltet zwei wesentlich detektierbare und quantifizierbare Typen von Mikroseigerungen,
die sich hinsichtlich ihrer Auspragung unterscheiden. Die Quantifizierung zeigt, dass die
chromhaltige Phase mit 478,4 nm wesentlich groBer erscheint als die wolframhaltige Phase mit
lediglich 268,0 nm. Zuséatzlich nimmt sie mit 8,4 % Flachenanteil fast das Vierfache der Flache
ein gegenlber der chromreichen Phase mit 2,3 %. Lediglich die Teilchendichte der
wolframhaltigen Phase ist gegentiber der chromhaltigen Phase erhoht.

Die Quantifizierung der Mikroseigerungsphasen der Chargen MARBN B und MARBN C
beschrankt sich auf die stark wolframhaltigen Phasen. Vereinzelt auftretende chromhaltige
Phasen wurden aufgrund der sehr geringen Anzahl nicht in die quantifizierenden
Betrachtungen aufgenommen. Die Mikroseigerungen der Charge MARBN B verzeichnen einen
mittleren Durchmesser von 220,4 nm bei einem Flachenanteil von 2,0 % und einer Dichte von
7,6 - 103/m? Im Fall der Charge MARBN C konnte der Durchmesser auf 384,9 nm bestimmt
werden bei einem Flachenanteil von 1,9 % und einer Dichte von 1,1 - 1073/m?

Vergleicht man auf Basis der Daten die Chargen untereinander so féllt auf, dass der
Flachenanteil der wolframhaltigen Phase in allen Chargen nahezu identisch ist. Die mittleren
Durchmesser und die Dichten unterscheiden sich jedoch wesentlich voneinander. Die héchste
Dichte (7,6 - 1073/m?) bei geringstem Durchmesser (220,4 nm) wurde bei der Charge MARBN B
beobachtet. Den groBten Durchmesser von durchschnittlich 384,9 nm verzeichneten die
Mikroseigerungen der Charge MARBN C. Jedoch ist deren Anzahl pro Flache im Vergleich sehr

gering.
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Tabelle 5.1.4.1: Flichenanteile A, mittlerer dquivalenter Durchmesser D, und
Teilchendichte n, der in den Mikroseigerungsbereichen vorliegenden Phasen der
Chargen MARBN A, MARBN B und MARBN C.

Charge Phase A [%] Dm [nm] n [107'3/m?]
W-reich 23+09 268,0 + 23,8 3,6
MARBN A
Cr-reich 84 + 3,3 478,4 + 129,9 2.8
MARBN B W-reich 2,0+ 0,6 2204 £ 434 7,6
MARBN C W-reich 1,9+0,6 384,9 + 53,5 11

Zusatzlich wurde eine Auswertung hinsichtlich der GroBenklassen der jeweiligen
Mikroseigerungen unternommen. Zur besseren Darstellbarkeit wurden die beiden
Mikroseigerungspopulationen der Charge MARBN A zusammengefasst betrachtet. Das
erzeugte Histogramm ist in der Abbildung 5.1.4.2 dargestellt und veranschaulicht die
Auspragung der Phasen im jeweiligen Mikroseigerungsbereich. Es ist zu erkennen, dass die
Charge MARBN B Uber vielzahlige kleine Phasen im Bereich von 150 bis 200 nm verfligt. Grobe
Phasen tber 400 nm sind in den Seigerungsbereichen kaum vertreten. Die Charge MARBN A
weist ebenfalls einen hohen Anteil an Phasen im Bereich von 150 bis 200 nm auf. Jedoch lassen
sich in den GroBenklassen 300 nm bis 1 um nahezu konstante Anzahlen an Mikroseigerungen
identifizieren. Die Charge MARBN C hingegen verzeichnet generell eine geringe Anzahl an
Phasen innerhalb des Seigerungsbereichs. Die meisten Phasen lassen sich in die GroBenklassen
350 bis 400 nm einordnen.
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Abbildung 5.1.4.2: Histogramm der GréBenverteilung von
Mikroseigerungen der Chargen MARBN A, MARBN B und
MARBN C im Vergleich.

Die Kenntnis Gber die Natur der Mikroseigerungen auf mikroskopischer und makroskopischer
Ebene ist notwendig, um Zusammenhange zwischen der Entwicklung der Mikrostruktur und
dem Werkstoffverhalten wahrend des Einsatzes sowie der Verarbeitung beschreiben zu
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kdnnen. Die thermische Stabilitait der Mikroseigerungen hangt maBgeblich von den
gebundenen Legierungselementen sowie von der makroskopischen und mikroskopischen
Verteilung ab. Basierend auf den Ergebnissen der Charakterisierung der Ausgangszustande
erfolgt im weiteren Verlauf dieser Arbeit die Untersuchung des Werkstoffverhaltens wahrend
der konventionellen Warmebehandlung, des Schweilens, sowie wahrend des Einsatzes unter
Zeitstandbelastung in Hinblick auf die Veranderung der Mikroseigerungen.

5.2 Zeitstandverhalten

In diesem Kapitel wird auf die Ergebnisse der Untersuchungen bezlglich des Verhaltens der
einzelnen Chargen unter Zeitstandbelastung bei 650 °C eingegangen. In diesem
Zusammenhang werden die Zeitstandfestigkeiten beschrieben und chargenabhangig
verglichen. Zusatzlich erfolgt eine Charakterisierung der Schadigung an gebrochenen Proben
im Querschliff unter Nutzung von lichtmikroskopischen und rasterelektronenmikroskopischen
Methoden. In diesem Zusammenhang wird die Rolle der Mikroseigerungen sowie deren
chargenabhangige Auspragung an der Zeitstandschadigung diskutiert.

5.2.1 Zeitstandfestigkeit

Das Werkstoffverhalten unter Kriechbedingungen kann mit Hilfe von Zeitstandversuchen auf
quantitativer Ebene beschrieben werden. Ein wichtiger Kennwert zur vergleichenden
Betrachtung des Kriechverhaltens ist die Zeitstandfestigkeit. Diese beinhaltet die Dauer bis zum
Bruch einer Probe bei einer entsprechenden statischen Prifspannung und erhohter
Temperatur. Proben gleicher Prifspannungen kdnnen so sehr gut hinsichtlich der erreichten
Zeitstandfestigkeiten miteinander verglichen werden. Da das Werkstoffverhalten bei hohen
Spannungen stark von dem bei niedrigen Spannungen abweichen kann [155], wurden
Versuche bei unterschiedlichen Spannungen durchgefiihrt. Zur Veranschaulichung der
Zeitstandfestigkeit dient das in Abbildung 5.2.1.1 dargestellte Zeitstandschaubild. Es beinhaltet
die unter Kriechbedingungen erreichte Zeit bis zum Bruch der Chargen MARBN A, MARBN B,
MARBN C sowie die Literaturwerte der Charge MARBN 2 [35] fir unterschiedliche
Prifspannungen und einer Priiftemperatur von 650 °C.

Durch den Vergleich der Zeitstandkurven fallt auf, dass samtliche im Rahmen dieser Arbeit
untersuchten MARBN-Chargen im betrachteten Spannungsbereich unterhalb der
Zeitstandfestigkeiten der Charge MARBN 2 liegen. Ein Vergleich der Zeitstandfestigkeiten bei
einer Prifspannung von 150 MPa zeigt sehr geringe Bruchdauern von 39 h fir MARBN A, 169 h
fir MARBN B und 1.070 h fir MARBN C. Der MARBN 2 verzeichnet hingegen bei dieser
Prifspannung eine Zeitstandfestigkeit von 3.937 h [35]. Auch im Mittelfristbereich ist dieser
Trend deutlich zu erkennen. Die bei einer niedrigeren Prifspannung von 120 MPa ermittelten
Bruchdauern liegen bei 5.606 h fir MARBN A, 6.512 h fir MARBN B sowie 12.124 h fir
MARBN C und damit deutlich unter der Zeitstandfestigkeit von 16.475 h der Charge MARBN 2
[35].
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Abbildung 5.2.1.1: Zeitstanddiagramm der Chargen MARBN A,
MARBN B, MARBN C und zum Vergleich MARBN 2 [35] bei 650 °C.

Auf Basis dieser Daten lasst sich erkennen, dass der Widerstand gegen Kriechen und damit die
mikrostrukturelle Stabilitat der hier betrachteten MARBN-Chargen A bis C eingeschrankt ist,
was sich in den vergleichsweise geringen Zeitstandfestigkeiten duBert. Die mikrostrukturelle
Stabilitat hangt maBgeblich von der chemischen Zusammensetzung und den daraus
resultierenden Festigkeitsmechanismen ab. Eine wichtige Rolle zur Stabilisation des
Ausscheidungsgefliges spielt die Wirkung des Legierungselements Bor und seine Affinitat zu
Stickstoff. Es ist bekannt, dass ein Legieren von Bor und Stickstoff Giber die experimentelle
Loslichkeitsgrenze (vgl. Gl. 3.2.3.1) zur Bildung von Bornitriden fiuhrt und dies die
Verstarkungswirkung der beiden Elemente einschrankt [28, 116, 129]. Dies flhrte bei den
betreffenden Werkstoffen zu einem Verlust der Zeitstandfestigkeit. Die hier betrachteten
Chargen verfiigen in jedem Fall Gber ein Bor-Stickstoffverhaltnis, welches unterhalb der
beschriebenen experimentellen Loslichkeitsgrenze liegt.

Zusatzlich konnten keinerlei Bornitride im Geflige der drei Chargen identifiziert werden. Ein
Zeitstandfestigkeitsabfall, der durch die Existenz von Bornitriden hervorgerufen wird, ist
demnach auszuschlieBen. Auch hinsichtlich der chemische Zusammensetzungen der Chargen
sind keine Abweichungen von der normativen Zusammensetzung zu erkennen. Ein
wesentlicher Punkt, der das Zeitstandverhalten beeinflussen kann, ist die mikrostrukturelle
Homogenitat der MARBN-Chargen. Innerhalb dieser Arbeit wurden in den Gefligen der
Chargen MARBN A bis C deutliche Inhomogenitaten in Form von Mikroseigerungen
nachgewiesen. Schlacher [35] und Mayr [9] hingegen berichten Giber keine Inhomogenitaten in
der martensitischen Mikrostruktur der Charge MARBN 2. Mikroseigerungen wie sie innerhalb
der Chargen MARBN A bis C vorhanden sind, wurden nicht identifiziert.
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Aus den Untersuchungen des Kapitels 5.1 geht hervor, dass die Mikroseigerungen fir das
Legierungskonzept wichtige Elemente binden, welche dadurch lediglich in eingeschrankter
Form zu einer Stabilisierung der Mikrostruktur beitragen. Der reduzierte Anteil an freiem
Chrom, Vanadium und Niob beeintrachtigt die Bildung wichtiger MxCs- und MX-
Ausscheidungen und damit die Ausscheidungsverfestigung. Die mischkristallverfestigende
Wirkung wird durch fehlende Gehalte an Wolfram reduziert. Wesentlich beeinflusst wird der
Widerstand gegen Kriechen durch die reduzierten Anteile an freiem Bor. Eine Stabilisation der
M.3Cs-Karbide durch die Einlagerung von Boratomen in die freien Gitterpldatze kann nicht
effektiv stattfinden. Somit ist die martensitische Struktur wesentlich anfdlliger gegen
kriechbedingte Erholungsvorgange, was sich innerhalb der verkiirzten Dauern bis zum Bruch
auBert.

Zusatzlich fallt eine Chargenabhangigkeit der Zeitstandfestigkeiten auf, die im Zusammenhang
mit dem jeweiligen Mikroseigerungsanteil steht und sich sowohl im Kurzzeitbereich als auch
im Mittelfristbereich nachweisen lasst. So verzeichnet die Charge MARBN A, welche den
héchsten Mikroseigerungsanteil besitzt, bei jeder Spannung den geringsten Widerstand gegen
Zeitstandbelastung und die niedrigsten Bruchdauern. Eine demgegentiber leicht erhdhte
Zeitstandfestigkeit zeigt hingegen die weniger mikroseigerungsbehaftete Charge MARBN B.
Die hochste Zeitstandfestigkeit der drei getesteten MARBN-Chargen verzeichnet die Charge
MARBN C, die den niedrigsten Anteil an Mikroseigerungen im Geflige besitzt. Inwieweit sich
dieser Zusammenhang innerhalb der Mikrostruktur widerspiegelt, soll im weiteren Verlauf
untersucht werden.

5.2.2 Charakterisierung der geschadigten Proben

Durch die Analyse gebrochener Zeitstandproben der drei Chargen soll beurteilt werden, ob
sich das beschriebene Zeitstandverhalten in Verbindung mit den mikroseigerungsbehafteten
Gefligen der drei Chargen bringen lasst. Hierzu wird zunachst auf die Mikrostruktur der
Zeitstandproben der stark mikroseigerungsbehafteten Charge MARBN A ndher eingegangen.
Lichtmikroskopische Gefligeaufnahmen der gepriften Zeitstandproben verdeutlichen die
Existenz von makroskopisch sichtbaren Poren im bruchnahen Bereich (Abbildung 5.1.2.1). Die
Schadigung lasst sich insbesondere im Bereich der Mikroseigerungen deutlich erkennen.
Wahrend die Seigerungsbereiche im Ausgangszustand unregelmaBig verteilt vorliegen,
erfahren sie aufgrund der plastischen Verformung im eingeschniirten Bereich eine bevorzugte
longitudinale Ausrichtung. Die Schadigung erscheint makroskopisch im Bereich der
Mikroseigerungen als Zusammenschluss von einzelnen Porenketten zu gréeren Hohlraumen.
Das martensitische Matrixgeflige zeigt im Vergleich eine geringe makroskopische Schadigung.
Jedoch erleidet das Geflige durch die wirksamen Vorgange der Erholung und der plastischen
Verformung einen Strukturverlust. Dies duBert sich in der Mikrostruktur der Abbildung 5.2.2.1 B
durch in Belastungsrichtung langgestreckte Kérner, deren martensitische Substruktur kaum
mehr zu erkennen ist.
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Abbildung 5.2.2.1: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahme der bei 650 °C, 1.173h und 130 MPa gepriiften
Zeitstandprobe der Charge MARBN A im bruchnahen Bereich (A) und eine Detailaufnahme des bruchnahen Bereichs
(B).

In wie weit die Schadigung auf mikroskopischer Ebene stattfindet, soll unter Verwendung von
rasterelektronenmikroskopischen Methoden beschrieben werden. Die Abbildung 5.2.2.2 A
zeigt die Schadigung im Bereich der Mikroseigerungen. Deutlich zu erkennen sind
Porennetzwerke sowie groBBere Makroporen in der unmittelbaren Umgebung von mehreren
Mikroseigerungen. Weiterhin lassen sich auf mikroskopischer Ebene Einzelporen erkennen. Die
Abbildung 5.222B zeigt eine Detailaufnahme der Mikroseigerungsbereiche zur
Verdeutlichung der Schadigung auf mikroskopischer Ebene. Die Einzelporen treten bevorzugt
an der Grenzflache der Mikroseigerungen zur Matrix auf. Diese Fehlstellen bilden wahrend der
Zeitstandbeanspruchung den Ausgangspunkt der makroskopischen Schadigung im Bereich
der Mikroseigerungen. Mit andauernder Beanspruchung kommt es zum Zusammenschluss der
Einzelporen zu Porennetzwerken und Makroporen im Bereich der Mikroseigerungen. Die
Schadigung dieser Bereiche leistet somit einen Beitrag zur Gesamtschadigung der Charge
unter  Zeitstandbeanspruchung. Diese auf  mikroskopischer Ebene  wirksamen
Schadigungsmechanismen duBern sich makroskopisch in einer Reduzierung der
Zeitstandfestigkeit. In der Arbeit von Dimmler [22] wurde ebenfalls eine starkere Porenbildung
in der unmittelbaren Umgebung von Mikroseigerungsstrukturen  nach  der
Zeitstandbeanspruchung beobachtet.

Zusatzlich ist zu erkennen, dass sich neben den Mikroseigerungen einige hell erscheinende
Ausscheidungen geringerer GroBe innerhalb der LE-BSE Aufnahme identifizieren lassen. Diese
sind im Vergleich zu den Mikroseigerungen als wesentlich kleiner und vielzahliger zu
charakterisieren. Hierbei handelt es sich aufgrund des hellen Materialkontrastes mit hoher
Wahrscheinlichkeit um wolframhaltige Laves-Phase, welche sich typischerweise wahrend der
Zeitstandbelastung aus der Matrix ausscheidet. Auffallend ist, dass die Laves-Phase bevorzugt
in weitreichend mikroseigerungsfreien Bereichen aufzufinden ist. In der unmittelbaren
Umgebung der Mikroseigerungen sind sie kaum zu identifizieren. Dieses inhomogene
Ausscheidungsverhalten der Laves-Phase steht im Zusammenhang mit den Legierungs-
elementen, die in den Mikroseigerungen gebunden sind. Im Kapitel 5.1.1 wurde gezeigt, dass
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die Mikroseigerungen Uber einen hohen Anteil des Legierungselements Wolfram verfiigen. Die
umgebende Matrix ist durch die Mikroseigerungsbildung demnach bereits an Wolfram
verarmt. Dies flhrt zur Beeintrachtigung der Laves-Phasen-Bildung in der Umgebung der
Mikroseigerungen.
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Abbildung 5.2.2.2: LE-BSE Aufnahme eines zeitstandgeschddigten Mikroseigerungsbereichs (A) und der Schddigung
entlang der Grenzfliche Matrix-Mikroseigerung (B) nach dem Zeitstandversuch der Charge MARBN A bei 130 MPa,
1.7173 h und 650 °C.

Weiterflihrende Untersuchungen zur Charakterisierung der Phasen, die im Zusammenhang mit
der Schadigung stehen, erfolgen durch die Ermittlung der Elementverteilung. Die Abbildung
5.2.2.3 zeigt eine LE-BSE Aufnahme eines geschadigten Bereichs sowie dessen ermittelte
Elementverteilungsbilder der Elemente Chrom, Wolfram, Niob und Vanadium. Anhand der
Intensitdten und deren Uberlagerungen ldsst sich die Existenz der Mikroseigerungen
nachweisen. Wahrend die starken Intensitaten von Wolfram mit den Elementen Niob und
Vanadium Ubereinstimmen, zeigt sich eine Uberlagerung der schwicheren Intensitaten mit
starken Chromintensitaten. Dieser Zusammenhang belegt neben der charakteristischen Form
und den unterschiedlichen Materialkontrasten der Phasen, dass es sich um die im
Ausgangszustand beobachteten chrom-, und wolframreichen Mikroseigerungen handelt.
Unabhangig von der Art der Phasen tragen beide durch die Schadigung im Bereich der
Grenzflache zwischen Matrix und Mikroseigerungen zur Gesamtschadigung wahrend der
Zeitstandbeanspruchung bei.
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Abbildung 5.2.2.3: LE-BSE Aufnahme und Elementverteilungsbilder von Chrom, Wolfram, Niob und Vanadium im
Bereich von Mikroseigerungen und Schédigung nach dem Zeitstandversuch der Charge MARBN A bei 130 MPa, 1.173 h
und 650 °C.

Anhand der Charakterisierung der Zeitstandproben der Charge MARBN B soll gezeigt werden,
welchen Einfluss das mikroseigerungsbehaftete Gefilige auf die Schadigungsentwicklung und
somit auf das Zeitstandverhalten hat. Hierzu dienen Untersuchungsergebnisse zweier
Zeitstandproben unterschiedlicher Laufzeiten und Prifspannungen. Die lichtmikroskopische
Gefligeaufnahme der Abbildung 5.2.2.4 A verdeutlicht am Beispiel der Probe mit der Pruf-
spannung von 110 MPa die Entwicklung der Poren auf makroskopischer Ebene. Die
Porenbildung wahrend des Zeitstandversuchs erfolgt makroskopisch sichtbar langs zur
Belastungsrichtung. Die zeilenférmige und regelmaBig auftretende Porenverteilung ist stark
am umgeformten Geflige des Ausgangszustandes orientiert. Meist erscheinen die Poren in
einer Ebene und ebenso anisotrop verteilt, wie das Ausgangsgeflige und die identisch
orientierten Mikroseigerungszeilen.

In der Abbildung 5.2.2.4 B wird eine Detailaufnahme des Gefligebereichs dargestellt. Die Matrix
der Charge MARBN B lasst nach der Zeitstandbelastung im Bereich der Einschnirung kaum
mehr eine martensitische Struktur erkennen. Stattdessen ist das Geflige aufgrund der
Erholungsvorgdange durch stark vergroberte Ausscheidungen und in Belastungsrichtung
deformierte Kérner gepragt. Weiterhin lassen sich im Bereich der Poren selbst anhand der
lichtmikroskopischen Aufnahme besonders grobe Ausscheidungen erkennen.
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Abbildung 5.2.2.4: Lichtmikroskopische Gefiligeaufnahme der bei 650 °C, 8943 h und 110 MPa gepriiften
Zeitstandprobe der Charge MARBN B im bruchnahen Bereich (A) und dessen Detailaufnahme (B).

Anhand der rasterelektronenmikroskopischen LE-BSE Aufnahme der Abbildung 5.2.2.5 A lasst
sich die Schadigung in der Nahe des Bruchufers erkennen. Die Poren haben eine langliche
Ausdehnung und richten sich entlang der Verformung aus, die durch die Einschniirung
wahrend des Zeitstandversuchs erfolgt. Die Matrix ist gekennzeichnet durch eine Vielzahl hell
erscheinender Ausscheidungen. Die Abbildung 5.2.2.5 B verdeutlicht dies innerhalb einer
vergroBerten LE-BSE Aufnahme. Wahrend des Zeitstandversuches kommt es legierungstypisch
zur Bildung der wolframhaltigen Laves-Phase. Diese besitzt aufgrund ihres hohen
Wolframgehaltes im LE-BSE Modus einen identisch erscheinenden Phasenkontrast wie die
bereits im Ausgangszustand vorhandenen Mikroseigerungen. Deutlich zu erkennen ist, dass
eine Schadigung im Bereich dieser hell erscheinenden Phasen auftritt. Ob es sich hierbei um
Laves-Phasen oder Mikroseigerungsbereiche handelt, kann auf Grundlage des
Materialkontrasts und der Morphologie im Fall der Charge MARBN B nicht beurteilt werden.
Aus diesem Grund wurden im Bereich der Schadigung Elementanalysen durchgefihrt.
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Abbildung 5.2.2.5: LE-BSE Aufnahme des Bruchufers (A) und der Schéddigung im Bereich von Mikroseigerungen (B) nach
dem Zeitstandversuch der Charge MARBN B bei 130 MPa, 2.218 h und 650 °C.

80



Ergebnisse und Diskussion

Die Abbildung 5.2.2.6 zeigt die LE-BSE Aufnahme eines derartig geschadigten Bereichs sowie
die Elementverteilungsbilder der Elemente Chrom, Wolfram, Niob und Vanadium. In der
unmittelbaren Umgebung der hell erscheinenden Phasen ist eine Schadigung in Form von
Porenbildung zu erkennen. Anhand der Intensitatsiiberlagerung von Wolfram, Niob und
Vanadium lasst sich nachweisen, dass es sich bei zahlreichen Phasen um die betreffenden
Mikroseigerungen handelt und nicht um Laves-Phase. Als Laves-Phase kdnnen diejenigen
Phasen identifiziert werden, welche sich im Elementverteilungsbild der Abbildung 5.2.2.6
lediglich der Wolframintensitat zuordnen lassen. Chromhaltige Phasen, die im LE-BSE Modus
Uber einen grauen Materialkontrast verfligen, kénnen als chromhaltige M:3Cs-Karbide
charakterisiert werden. Die Untersuchungen der gebrochenen Zeitstandproben zeigten, dass
die Schadigung wahrend der Zeitstandbelastung zu wesentlichen Teilen im Bereich der
Mikroseigerungen stattfindet. Die Existenz der Mikroseigerungen und das haufige Auftreten
fuhrt dazu, dass es wahrend des Zeitstandversuchs zu einem vergleichsweise friithen Versagen
kommt.

b

Abbildung 5.2.2.6: LE-BSE Aufnahme und Elementverteilungsbilder von Chrom, Wolfram, Niob und Vanadium im
Bereich von Mikroseigerungen und der Schddigung nach dem Zeitstandversuch der Charge MARBN B bei 130 MPa,
2.218 h und 650 °C.

Im weiteren Verlauf soll auf die kriechgeschadigte Mikrostruktur der Charge MARBN C naher
eingegangen werden. Hierzu wurde die bei 650 °C und 110 MPa zeitstandbelastete Probe einer
eingehenden Charakterisierung unterzogen. Im Bereich des Bruchufers lasst sich die
Mikrostruktur mit Hilfe der Abbildung 5.2.2.7 beschreiben. Die Teilabbildung A zeigt die
kriechverformte martensitische Matrix, welche sowohl einige grof3e Poren als auch einige lokale
kleinere Porenansammlungen beinhaltet. Die lichtmikroskopische Gefligeaufnahme der
Teilabbildung B verdeutlicht dies in einer hoheren VergréBerung. Auffallend ist, dass sich diese
Porenansammlungen in Bereichen von Ausscheidungsanhdufungen befinden. Diese treten
innerhalb der Matrix unregelmaBig auf und verfligen Uber eine charakteristische langliche
Ausdehnung ahnlich der Mikroseigerungsbereiche des Ausgangsgefiiges. Die martensitische
Substruktur ist aufgrund der Kriechverformung in Richtung der Belastung stark verformt.
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Abbildung 5.2.2.7: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahme der bei 650 °C, 13.532h und 110 MPa gepriiften
Zeitstandprobe der Charge MARBN C im bruchnahen Bereich (A) sowie eine Detailaufnahme eines geschddigten
Mikroseigerungsbereichs (B).

Rasterelektronenmikroskopische  Untersuchungen  wurden  durchgefiihrt, um  die
kriechgeschadigten Bereiche detaillierter zu charakterisieren. Die Abbildung 5.2.2.8 A zeigt eine
LE-BSE Aufnahme dieser Bereiche in der Nahe des Bruchufers. Deutlich zu erkennen ist, dass
diese Bereiche einer bevorzugten Schadigung und einer kriechinduzierten Verformung
unterliegen. Das martensitische Geflige ist in Belastungsrichtung stark verformt und weist eine
deutliche Porenbildung auf. Im markierten Bereich, der eine sichtbar erhéhte Dichte an hell
erscheinenden Ausscheidungen aufweist, sind einige langliche Poren zu erkennen. Die
Abbildung 5.2.2.8 B zeigt die LE-BSE Aufnahme eines dieser Bereiche fern vom Bruchufer der
Probe. Das Geflige unterliegt im Gegensatz zum bruchnahen eingeschnirten Bereich einer
geringeren plastischen Verformung. Dies auBert sich in einer deutlich sichtbaren
martensitischen Lattenstruktur der Matrix. Auch im Bereich geringerer plastischer Verformung
lasst sich die Existenz von Poren innerhalb der Zonen angehaufter Ausscheidungen erkennen.
Aufgrund des charakteristischen Aussehens dieser Bereiche kann vermutet werden, dass es sich
hierbei um Mikroseigerungszonen handelt.

Eine genaue Identifizierung erfolgt unter Verwendung der EDX-Elementmessungen. Die
Abbildung 5.2.2.9 beinhaltet eine im LE-BSE Modus erzeugte Ubersichtsaufnahme eines
derartig kriechgeschadigten Bereichs sowie eine weitere Detailaufnahme. Die
Gefligeaufnahmen zeigen vielzahlige im Materialkontrast hell erscheinende Ausscheidungen
sowie lokal konzentrierte Kriechporen innerhalb des beschriebenen Bereichs.  Zur
Charakterisierung dieser Bereiche wurden Elementmessungen durchgefiihrt. Die ermittelten
Elementverteilungsbilder von Chrom, Wolfram, Niob und Vanadium der Detailaufnahme sind
in der Abbildung 5.2.2.9 aufgeflhrt. Sie erlauben eine Zuordnung der sich Uberlagernden
Elemente zu den jeweiligen Phasen und eine Differenzierung gegeniiber der wahrend des
Kriechens gebildeten Laves-Phase. Die sich Uberlagernden Intensitdten von Wolfram, Niob,
Vanadium und zu geringen Teilen Chrom belegen die Existenz der Mikroseigerungen innerhalb
der geschadigten Bereiche. Auf Basis der Elementverteilungsbilder lasst sich erkennen, dass
insbesondere nahe der Mikroseigerungen Kriechporen auftreten.
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Abbildung 5.2.2.8: LE-BSE Aufnahme eines Mikroseigerungsbereichs nach der Zeitstandbelastung bei 110 MPaq,
13.532 h und 650 °C der Charge MARBN C nahe des Bruchufers (A) und fern vom Bruchufer (B).
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Abbildung 5.2.2.9: LE-BSE Aufnahme und Elementverteilungsbilder von Chrom, Wolfram, Niob und Vanadium (Gew.-
%) der Schédigung im Bereich von Mikroseigerungen nach dem Zeitstandversuch der Charge MARBN C bei 110 MPa,
13.532 h und 650 °C.

5.2.3 Chargenabhangige Betrachtung

Innerhalb dieses Kapitels wird zusammenfassend die chargenabhangige Wirkung der
mikroseigerungsbehafteten Geflige auf das unterschiedliche Zeitstandverhalten diskutiert.
Dabei werden die Ergebnisse der Untersuchungen hinsichtlich des Zeitstandverhaltens mit den
Ergebnissen aus der Charakterisierung der gebrochenen Proben in Zusammenhang gebracht.

Wie im Kapitel 5.2.1 dargestellt, zeigten sich im untersuchten Spannungsbereich deutliche
Unterschiede der Zeitstandfestigkeiten der drei MARBN-Chargen. Die Charge MARBN A zeigte
hierbei die niedrigste Zeitstandfestigkeit, gefolgt von der Charge MARBN B. Die hdchste
Zeitstandfestigkeit verzeichnete die Charge MARBN C. Auf Basis der mikrostrukturellen
Charakterisierung der Ausgangszustande wurde bereits vermutet, dass dies im Zusammenhang
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mit dem Grad der Inhomogenitat steht. Auf dieser Grundlage wurden Untersuchungen der
gebrochenen Zeitstandproben durchgefiihrt. Die Charakterisierung der gebrochenen
Zeitstandproben zeigt, dass alle drei Chargen unter Zeitstandbelastung bei 650 °C
Kriechschadigung in der Nahe von Mikroseigerungen aufweisen. Unter Berlicksichtigung der
unterschiedlichen Mikroseigerungsanteile der Chargen MARBN A, MARBN B und MARBN C
kann geschlussfolgert werden, dass die chargenabhangige Zeitstandfestigkeit unmittelbar auf
den Grad der Inhomogenitat zuriickgeflihrt werden kann. Stark seigerungsbehaftete Geflige
weisen demnach mehr potentiell poreninitiierende Bereiche auf, als weniger
seigerungsbehaftete Geflige. Dies konnte durch die Gefiigecharakterisierung der
zeitstandbelasteten Proben nachgewiesen werden. Der daraus resultierende Zusammenhang
zwischen seigerungsbedingter Schadigung und Bruchzeitpunkt ist in der schematischen
Darstellung der Kriechkurven in der Abbildung 5.2.3.1 fir die drei Chargen vergleichend
zusammengefasst.

c A MARBN A MARBN B MARBN C

SR

>

Abbildung 5.2.3.1: Schematische Darstellung der chargenabhdngigen Schédigung und des
Kriechverhaltens wéhrend des Zeitstandversuchs bei 650 °C.

Ein weiterer Aspekt, den es zu betrachten gilt, ist die seigerungsbedingte, chargenabhangige
Reduzierung verfligbarer Legierungselemente, welche zur Stabilisierung der Mikrostruktur
bendtigt werden. Generell kann das Potential eines Werkstoffs im inhomogenen Zustand nicht
vollstandig genutzt werden, da die Legierungselemente in unerwilnschter Form als
Mikroseigerungen gebunden vorliegen. So fehlt es an effektiv nutzbaren Anteilen von Chrom,
Bor, Niob und Vanadium zur Erzeugung temperaturstabiler M23Cs und MX-Ausscheidungen.
Reduzierte Gehalte an Wolfram beeinflussen zusatzlich die Mischkristallhartung der
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umliegenden Matrix negativ. Dies flhrt in Summe zur Einschrankung der Temperaturstabilitat
der Mikrostruktur, da diese wesentlich anfalliger gegen kriechbedingte Erholungsvorgange ist.
Makroskopisch duBert sich dies bezogen auf das Werkstoffverhalten in einer reduzierten
Zeitstandfestigkeit gegenliber homogenen Werkstoffzustanden. Dieser Zusammenhang ist
ebenfalls in Hinblick auf den unterschiedlichen Grad der Inhomogenitat der jeweiligen Chargen
zu sehen. Der Anteil im Geflige, die GroBe und die Dichte der Mikroseigerungen beeinflusst
auch den effektiv verfligbaren Anteil der Legierungselemente. Geflige deren
Mikroseigerungsanteil hoch ist, haben bedeutend weniger Legierungselemente fir
stabilisierende Ausscheidungen zur Verfigung als Geflige mit einem geringeren
Mikroseigerungsanteil. Dies &uBert sich ebenfalls in einem voneinander abweichenden
Zeitstandverhalten.

Die beiden beschriebenen Effekte der lokal bevorzugten Schadigung und der eingeschrankten
Stabilisierung basieren auf der Existenz der Mikroseigerungen und tragen wesentlich zur
Gesamtschadigung bei. In Abhangigkeit des Mikroseigerungsanteils bewirken sie eine
unterschiedlich stark ausgepragte Reduzierung der Zeitstandfestigkeit.

5.3 Schwei3simulation

Der thermische Einfluss von SchweiBzyklen auf die Entwicklung der Mikroseigerungen
innerhalb der Warmeeinflusszone soll im Folgenden dargestellt und diskutiert werden. Hierzu
wurden zur Abbildung der unterschiedlichen Warmeeinflusszonenbereiche sechs verschiedene
Spitzentemperaturen mit einer tg/s-Zeit von 20 s thermisch simuliert. Die Charakterisierung der
resultierenden Geflige wurde mit lichtoptischen und rasterelektronenmikroskopischen
Methoden realisiert.

Die Abbildungen 5.3.1 bis 5.3.3 A bis F verdeutlichen die strukturelle Entwicklung der Geflige
wahrend der SchweiBzyklensimulation aller drei MARBN-Chargen auf qualitativer Ebene.
Anhand der lichtmikroskopischen Gefligeaufnahmen der Mikroseigerungsbereiche der Charge
MARBN A |3sst sich deren Entwicklung wahrend eines SchweiBzyklus sehr gut nachvollziehen
(Abbildung 5.3.1). Wahrend einer thermischen Simulation der Spitzentemperatur von 900 °C
sind bezogen auf den Ausgangszustand kaum makroskopisch sichtbare Veranderungen zu
erkennen. Mit zunehmender Spitzentemperatur hingegen lasst sich die Ausbildung von hell
erscheinenden Bereichen in der unmittelbaren Nahe der Mikroseigerungen beobachten. Bei
diesen Bereichen handelt es sich um die Hochtemperaturphase Deltaferrit. Bereits bei einer
Spitzentemperatur von 1.000 °C (Teilabbildung B) findet die Initiierung des Deltaferrits statt.
Verglichen mit homogenen MARBN-Werkstoffen ist mit der Ausbildung des Deltaferrits bei
wesentlich hdheren Temperaturen zu rechnen. Mayr et al. [94] identifizierten beispielsweise in
ihrer Arbeit mit Hilfe von Insitu-Rontgenbeugung den Beginn der Deltaferritbildung wahrend
der Schweif3simulation einer MARBN-Glite bei 1.220 °C. Die in den beschriebenen Versuchen
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zu tieferen Temperaturen verschobene Deltaferritinitiierung ist auf die Wirkung der in den
Mikroseigerungen gebundenen Elemente zurlickzufiihren. Legierungselemente wie Chrom,
Wolfram, Vanadium und Niob wirken ferritstabilisierend, was eine Erweiterung des
Hochtemperaturphasenbereichs zu niedrigeren Temperaturen zur Folge hat. Dieser Effekt der
lokal erhdhten Elementkonzentration durch Ausscheidungsauflosung wird in der Literatur
ebenfalls beschrieben [94, 95, 101].

Die Mikrostruktur des simulierten Temperaturbereichs von 1.000 °C bis 1.100 °C
(Feinkornzone) ist durch die Existenz von Deltaferrit und nicht-umgewandelten
Mikroseigerungen gekennzeichnet. Eine weitere Erhdhung der Spitzentemperatur auf 1.200 °C
und 1.300 °C (Grobkornzone) duBert sich in einer deutlichen Zunahme des Anteils an Deltaferrit
und einer sichtbaren Reduktion der Mikroseigerungen (Teilabbildung D und E). Die Ferritphase
erscheint in ihrer Morphologie langlich bis elliptisch entsprechend der urspriinglichen
Anordnung der Seigerungsbereiche. Eine Abbildung des Gefliges der Charge MARBN A nahe
der Fusionslinie erfolgt durch die thermische Simulation der Spitzentemperatur von 1.400 °C.
Die Ausbildung des Deltaferrits in diesem Bereich ist morphologisch gekennzeichnet durch
deutlich sichtbare Korngrenzen und eine typische kantige Struktur der einzelnen Kérner.

Abbildung 5.3.1: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen von Seigerungsbereichen der Charge MARBN A nach der
thermo-physikalischen Simulation der Spitzentemperatur 900 °C (A), 1.000 °C (B), 1.100 °C (C), 1.200 °C (D), 1.300 °C
(E) und 1.400 °C (F).

Die Charge MARBN B zeigt grundsatzlich ein dhnliches Verhalten wahrend der thermischen
Simulation der Warmeeinflusszone. Die Abbildung 5.3.2 beschreibt die Entwicklung des
Gefliges bezliglich der Mikroseigerungen in Abhangigkeit der Spitzentemperaturen (900 °C bis
1.400 °C). Steigt diese, kommt es zur Ausbildung von langlich erscheinenden Ferritzeilen
entsprechend der Ausrichtung der Mikroseigerungsbereiche. Die Initiierung einzelner
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Deltaferritkeime startet bei einer Spitzentemperatur von 1.000 °C in der unmittelbaren
Umgebung der Mikroseigerungen.

Die Teilabbildung B zeigt den hell erscheinenden Deltaferritbereich in der Umgebung der
Mikroseigerungszeilen. Verglichen mit der Charge MARBN A ist die Auspragung jedoch als
sehr gering einzuschatzen. Erst hohere Temperaturen, die den Bereichen der Grobkornzone
entsprechen (1.200 °C bis 1.400 °C) fiihren zu einer deutlich verstarkten Ausbildung der
Deltaferritbereiche. Die Teilabbildungen D, E und F zeigen im Vergleich das Wachstum der
Ferritkdrner mit zunehmender Spitzentemperatur. Wahrend bei 1.200 °C die Bereiche aus einer
kettenférmigen Agglomeration einzelner Deltaferritkdrner bestehen, bilden sich bei 1.300 °C
und 1.400 °C groBflachigere, langgezogene Deltaferritkdrner aus. Gegenliber der Charge
MARBN A ergeben sich wesentliche Unterschiede hinsichtlich des Phasenanteils und der
Orientierung im Geflige. Basierend auf den lichtmikroskopischen Aufnahmen der Abbildung
5.3.2 ist der Anteil als geringer einzuschatzen. Die Orientierung der Deltaferritkdrner ist
aufgrund der umformbedingten anisotropen Ausbildung der Seigerungsbereiche bevorzugt
langs zur Rohrumformrichtung zu identifizieren.

SR S

Abbildung 5.3.2: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen von Seigerungsbereichen der Charge MARBN B nach der
thermo-physikalischen Simulation der Spitzentemperatur 900 °C (A), 1.000 °C (B), 1.100 °C (C), 1.200 °C (D), 1.300 °C
(E) und 1.400 °C (F).

Die lichtmikroskopische Charakterisierung des dickwandigen Rohrs der Charge MARBN C nach
erfolgter SchweiBzyklensimulation ist in der Abbildung 5.3.3Abbildung zusammengefasst. Aus
den einzelnen Geflgeaufnahmen lasst sich erkennen, dass das Verhalten der
Mikroseigerungsbereiche beziglich der Deltaferritumwandlung ahnlich ablauft. Bei einer
Spitzentemperatur von 1.000 °C kommt es zur anfanglichen Keimbildung der Deltaferrite im
Bereich der Mikroseigerungen. In der Abbildung 5.3.3 B ist ein derartiger Deltaferritkeim zu
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sehen. Diese Keime wachsen innerhalb der Feinkornzone mit der Erhéhung der
Spitzentemperatur auf 1.100 °C (Teilabbildung C). Eine fortgeschrittene Umwandlung auf
makroskopischer Ebene beginnt ab 1.200 °C (Teilabbildung D).

Das Wachstum der Deltaferrite geht mit einem Riickgang der Mikroseigerungen mit steigender
Spitzentemperatur einher. Insbesondere im Bereich der Grobkornzone ist mit verstarkter
Deltaferritbildung zu rechnen. Zusatzlich zur seigerungsbedingten Deltaferritbildung lasst sich
bei der héchsten Spitzentemperatur von 1.400 °C entlang der Subkorngrenzen netzwerkartiger
Deltaferrit erkennen. Ahnlich wie bei dem aus der Charge MARBN B gefertigten diinnwandigen
Rohr erscheinen die Deltaferritzeilen in longitudinaler Ausdehnung entlang der
Mikroseigerungen. Verglichen mit den Chargen MARBN A und B erscheint der Deltaferritanteil
auf Basis der qualitativen Gefligebetrachtungen jedoch deutlich geringer.

Abbildung 5.3.3: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen von Seigerungsbereichen der Charge MARBN C nach der
thermo-physikalischen Simulation der Spitzentemperatur 900 °C (A), 1.000 °C (B), 1.100 °C (C), 1.200 °C (D), 1.300 °C
(E) und 1.400 °C (F).

Um einen quantitativen Vergleich der einzelnen Chargen hinsichtlich des Verhaltens der
unterschiedlich mikroseigerungsbehafteten Geflige vornehmen zu kdénnen, wurden relevante
GefligekenngroBen ermittelt. Zur Quantifizierung diente die Auswertung der mit Hilfe des LE-
BSE-Detektors erzeugten rasterelektronenmikroskopischen Gefligeaufnahmen. Die Abbildung
5.3.4 zeigt in den Diagrammen A bis D die Flachenanteile der identifizierten Mikroseigerungen,
deren aquivalenter Durchmesser, deren Dichte sowie den Anteil des entstandenen Deltaferrits.
Die Interpretation des Verhaltens der Mikroseigerungen wahrend eines simulierten
SchweiBzyklus ist auf quantitativer Ebene unter Verwendung aller vier Diagramme maglich. Die
Darstellung der Kennwerte erfolgt fir jede Spitzentemperatur als addierter Saulenstapel der
jeweiligen Mikroseigerung/Charge.
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Betrachtet man die Verldufe aller Diagramme, lasst sich ein genereller Trend erkennen.
Beginnend mit den Kennwerten des unbeeinflussten Ausgangszustandes nehmen mit
zunehmender Spitzentemperatur der Flachenanteil, der Durchmesser sowie die Dichte der
Mikroseigerungen ab. Bereits nach einer Spitzentemperatur von 900 °C lasst sich eine
signifikante Reduktion der Flachenanteile und der Dichte der Mikroseigerungen erkennen. Die
mittleren Durchmesser hingegen erfahren nur eine geringfliigige Reduktion. Dies lasst den
Schluss zu, dass insbesondere zahlreiche kleine Phasen bei 900 °C aufgelost werden.

Ab einer Spitzentemperatur von 1.000 °C findet eine kontinuierliche Abnahme des
Durchmessers, der Flachenanteile und der Dichten bis 1.200 °C statt. Ab 1.300 °C verzeichnen
mit Ausnahme der Charge MARBN C alle Chargen eine vollstindige Aufldsung der
Mikroseigerungen. Mit der kontinuierlichen Reduktion der Mikroseigerungen wahrend der
Erhdhung der Spitzentemperatur geht eine Zunahme des Deltaferritanteils einher. Die
Initiierung lasst sich bereits ab einer Spitzentemperatur von 1.000 °C beobachten. Dies kann
am Beispiel der LE-BSE-Aufnahme der Charge MARBN A mikrostrukturell belegt werden
(Abbildung 5.3.5). Die Initiierung des Deltaferrits beginnt entlang der chrom- und
wolframhaltigen Mikroseigerungen, was zur Ausbildung der charakteristischen Form des
Deltaferrits fhrt.

Quantitativ verzeichnen die Chargen MARBN B und MARBN C nur sehr geringe
Deltaferritanteile von 0,07 % bzw. 0,09 % bei 1.000 °C. Die Charge MARBN A hingegen weist
einen wesentlich hdheren Anteil von 2,00 % auf. Dies hangt mit der chargenabhangigen
Ausbildung der Seigerungsbereiche des Ausgangszustandes zusammen. Zusatzlich zu den
wolframhaltigen Seigerungsphasen, die auch in den Chargen MARBN B und C nachgewiesen
wurden, zeigt die Charge MARBN A eine Vielzahl chromhaltiger Mikroseigerungen. Diese
fuhren aufgrund der zusatzlichen ferritstabilisierenden Wirkung zu dem beobachteten Effekt
der verstarkten Deltaferritbildung der Charge MARBN A bei der Initiierungstemperatur von
1.000 °C. Der Gehalt an Deltaferrit erfahrt im Geflige der Chargen ab 1.100 °C einen prozentual
gesehen groBen Zuwachs. Die Anteile belaufen sich auf 3,4 % (MARBN A), 2,8 % (MARBN B)
und 0,7% (MARBN C). Mit zunehmender Spitzentemperatur steigen die Anteile
chargenabhangig unterschiedlich stark an und laufen ab etwa 1.300 °C in eine Sattigung. Im
Hinblick auf die maximalen Anteile des Deltaferrits ist hervorzuheben, dass diese fiir jede
Charge unterschiedlich hoch ausfallen. So verzeichnet die Charge MARBN A einen maximalen
Anteil von 4,9 %, wohingegen MARBN B 3,2 % und MARBN C lediglich 2,8 % aufweisen. Dieser
Zusammenhang lasst sich auf die unterschiedlich stark ausgepragten Mikroseigerungsanteile
der einzelnen Chargen zuriickflihren. Stark mikroseigerungsbehaftete Geflige wie die der
Charge MARBN A zeigen nach der SchweiBsimulation mehr Deltaferritanteile als weniger
inhomogene Ausgangsgefige.
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Abbildung 5.3.4: Diagramme zur Darstellung der Entwicklung der Flédchenanteile der Mikroseigerungen (A), deren
dquivalenter Durchmesser (B), deren Teilchendichten (C) und des Deltaferritanteils (D) der Chargen MARBN A,
MARBN B und MARBN C in Abhdngigkeit der simulierten Spitzentemperaturen und des Ausgangszustandes (AZ).

Abbildung 5.3.5: LE-BSE-Aufnahme der Deltaferritbildung
im Bereich der Mikroseigerungen der Charge MARBN A
nach erfolgter thermischer Simulation bei 1.000 °C.
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Die Ergebnisse der SchweiBsimulation zeigen, dass wahrend eines SchweiBzyklus mit einer
seigerungsbedingten Ausbildung von Deltaferrit im Bereich der Warmeeinflusszone zu rechnen
ist. Der Phasenanteil des Deltaferrits hdangt maBgeblich von der Auspragung der jeweiligen
Mikroseigerungsbereiche der Grundwerkstoffe sowie von der wirksamen Spitzentemperatur
ab. Stark mikroseigerungsbehaftete Geflige zeigen nach der Schweilsimulation mehr
Deltaferritanteile als weniger inhomogene Grundwerkstoffgeflige. Bezogen auf die
Eigenschaften einer SchweiBverbindung bedeutet dies, dass insbesondere im Bereich der
Grobkornzone mit einer Versprodung und somit einer Beeintrachtigung der mechanisch-
technologischen Gitewerte zu rechnen ist. Dies ist im Einklang mit den in der Literatur erzielten
Erkenntnissen [28, 35, 95-97].

5.4 Konventionelle Warmebehandlung

In diesem Kapitel soll der Einfluss von konventionellen Warmebehandlungen auf die
mikroseigerungsbehafteten Geflige der MARBN-Chargen untersucht werden. Hierzu werden
die Chargen einer werkstofftypischen Normalisierungsbehandlung mit Hilfe der thermo-
physikalischen  Simulation unterzogen und anschlieBend lichtmikroskopisch und
rasterelektronenmikroskopisch charakterisiert. Die wirksamen Effekte im Bereich der
Mikroseigerungen werden beschrieben und hinsichtlich einer Chargenabhangigkeit diskutiert.
Am Beispiel der Charge MARBN A wird im weiteren Verlauf auf den Effekt der Anderung der
Warmebehandlungsdauer und -temperatur auf das Verhalten der Mikroseigerungen
eingegangen.

5.4.1 Normalisierungsbehandlung

Die mikroseigerungsbehafteten Chargen MARBN A, MARBN B und MARBN C zeigen in
Abhangigkeit des Seigerungsanteils zum einen reduzierte Zeitstandfestigkeiten und zum
anderen Deltaferritbildung im  Bereich der Warmeeinflusszone wahrend der
SchweiBensimulation. Eine Moglichkeit zur Beseitigung der Mikroseigerungen bilden
Normalisierungsbehandlungen bei Temperaturen weit Uber der Acs-Temperatur. In der
Literatur wird berichtet, dass die Werkstoffklassen, welche auf dem MARBN-Legierungskonzept
beruhen, eine normalisierende Warmebehandlung bei mindestens 1.150 °C bendtigen [129,
143]. Dies bewirkt eine Reduzierung der Anteile von Bornitriden und stellt sicher, dass
geniigend Bor zur Stabilisierung des Ausscheidungsgefliges zur Verfligung steht.

Unter Berlcksichtigung dieses Zusammenhangs wurden einstiindige Normalisierungen bei
1.150 °C und 1.200 °C fir alle drei MARBN-Chargen durchgefiihrt, um die Wirkung auf die
mikroseigerungsbehafteten Geflige zu untersuchen. Die resultierenden Mikrostrukturen sind
in den lichtmikroskopischen Gefligeaufnahmen der Abbildung 54.1.1A bis F
zusammengefasst. Generell lasst sich anhand der Teilabbildungen erkennen, dass samtliche
thermo-physikalisch simulierten Proben Deltaferrit in der martensitischen Matrix aufweisen.
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Diese ferritischen Bereiche stehen, dhnlich wie es bei der Schweifsimulation der Fall war, im
engen Zusammenhang mit den vorhandenen Mikroseigerungen der einzelnen Chargen. Dies
wird besonders deutlich durch die Betrachtung der Gefiige, die bei 1.150 °C normalisiert
wurden (Teilabbildung D bis F). Hier kommt es zur teilweisen Umwandlung der
Mikroseigerungsbereiche zu Deltaferrit. Diese nehmen die makroskopisch charakteristische
Orientierung und Ausdehnung der Mikroseigerungsbereiche an. Keine der drei Chargen zeigt
eine vollstandige Auflosung der Mikroseigerungsbereiche nach der einstiindigen
Normalisierung bei 1.150 °C. Die Erhéhung der Normalisierungstemperatur auf 1.200 °C fihrt
zur verstarkten Auflésung der Mikroseigerungen. Gleichzeitig erscheinen die umgewandelten

Deltaferritbereiche jedoch wesentlich ausgepragter.

Abbildung 5.4.1.1: Lichtmikroskopische Gefligeaufnahmen der Charge MARBN A nach einstiindiger Normalisierung
bei 1.200 °C (A) und 1.150 °C (D), der Charge MARBN B nach einstiindiger Normalisierung bei 1.200 °C (B) und
1.150 °C (E) sowie der Charge MARBN C nach einstiindiger Normalisierung bei 1.200 °C (C) und 1.150 °C (F).

Um eine Aussage hinsichtlich des Deltaferritgehaltes nach der Normalisierung erhalten zu
kénnen, wurden die Geflige quantitativ ausgewertet. Die Quantifizierung des makroskopisch
sichtbaren Flachenanteils des Deltaferrits zeigt, dass dieser sowohl temperatur- als auch
chargenabhangig ist. Das Diagramm in der Abbildung 5.4.1.2 verdeutlicht diesen
Zusammenhang. Im Hinblick auf die Temperaturabhadngigkeit ist beispielsweise im Fall der
Charge MARBN A ein Anstieg des ermittelten Deltaferritgehaltes von 2,9 % bei 1.150 °C auf
3.4 % bei 1.200 °C zu verzeichnen. Auch bei den Chargen MARBN B und MARBN C wird ein
dhnliches Verhalten beobachtet. Die Erhohung der Normalisierungstemperatur um 50 K fuhrt
zu einem Anstieg des ermittelten Deltaferritgehaltes um 0,6 % bei der Charge MARBN B und
um 0,14 % bei der Charge MARBN C. Eine Erhéhung der Temperatur bewirkt demnach einen
Anstieg des Deltaferritgehaltes bei gleicher Warmebehandlungsdauer.
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Ein Vergleich der Chargen untereinander verdeutlicht den Effekt der chargenabhdngigen
Deltaferritbildung. Das Geflige der Charge MARBN A verzeichnet mit 3,5 % den groBten
Deltaferritanteil. Die Charge MARBN B hingegen zeigt einen geringeren Anteil von 3,1 % bei
gleichen Warmebehandlungsparametern. Der geringste Deltaferritanteil von 0,8 % wurde im
Geflige der Charge MARBN C ermittelt. Dieser Zusammenhang der chargenabhdngigen
Deltaferritbildung kann sowohl nach der einstiindigen Normalisierung bei 1.150 °C als auch bei
1.200 °C beobachtet werden. Dieser Effekt steht im Zusammenhang mit dem Anteil der
Mikroseigerungen am Geflige. Ein erhohter Mikroseigerungsanteil bewirkt nach einer
Normalisierung einen Anstieg des Deltaferritanteils. Der Effekt der Deltaferritbildung wéahrend
der konventionellen Normalisierung soll im weiteren Verlauf unter Zuhilfenahme von
thermodynamischen Simulationsmethoden diskutiert werden.
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Abbildung 5.4.1.2: Deltaferritanteil der Chargen MARBN A,
MARBN B und MARBN C nach einer einstiindigen
Normalisierung bei 1.150 °C und 1.200 °C.

5.4.2 Effekt der Deltaferritbildung

Die lichtmikroskopische Charakterisierung der normalisierten Proben zeigt die Ausbildung des
Deltaferrits im Bereich der Mikroseigerungen. Mit Hilfe von rasterelektronenmikroskopischen
Untersuchungen soll dieser Effekt am Beispiel der bei 1.150 °C normalisierten Charge MARBN A
eingehend untersucht und diskutiert werden. Die Abbildung 5.4.2.1 beinhaltet eine LE-BSE
Aufnahme eines teilweise zu Deltaferrit umgewandelten Mikroseigerungsbereichs sowie deren
Elementverteilungsbilder von Chrom, Wolfram, Niob und Vanadium. Neben der Existenz der
stark wolframhaltigen Mikroseigerungen lasst sich erkennen, dass im Bereich der Deltaferrite
eine erhohte Konzentration an Chrom und Wolfram vorliegt. Weiterhin lieBen sich keinerlei
chromhaltige Mikroseigerungen, wie sie im Ausgangszustand beobachtet wurden, nachweisen.
Auf Grundlage dieser Ergebnisse kann geschlussfolgert werden, dass insbesondere im Bereich
stark chromhaltiger Mikroseigerungen eine bevorzugte Deltaferritbildung bei 1.150 °C
stattfindet.
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Abbildung 5.4.2.1: LE-BSE Aufnahme und Elementverteilungsbilder der Elemente Chrom, Wolfram, Niob und
Vanadium eines teilweise zu Deltaferrit umgewandelten Mikroseigerungsbereichs der Charge MARBN A nach

einstiindiger Normalisierungsbehandlung bei 1.150 °C.
Um diesen Effekt der seigerungsbedingten Deltaferritbildung besser verstehen zu kdnnen,

wurden thermodynamische Simulationsrechnungen durchgefiihrt. Auf Grundlage der
chemischen Zusammensetzung der Charge MARBN A wurde in Abhangigkeit der Temperatur
ein Phasenmengenschaubild bestehend aus den Hauptphasen Ferrit, Austenit, Deltaferrit sowie

der schmelzflissigen Phase berechnet. Das entsprechende Schaubild ist in der Abbildung
Gleichgewichtsbedingungen mit einer

dass unter
ist. Wahrend der

5422 dargestellt und zeigt,
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Deltaferritbildung ab einer Temperatur von 1.202 °C zu
Normalisierungsexperimente wurde jedoch bei deutlich geringeren Temperaturen Deltaferrit

identifiziert. So wurde bei 1.150 °C bereits ein Deltaferritgehalt von 2,9 % im Geflige der Charge

MARBN A festgestellt. GemaB der Simulation ist mit einem derartigen Deltaferritanteil jedoch
erst bei einer Temperatur von 1.216 °C zu rechnen. Diese zu niedrigeren Temperaturen

verschobene Deltaferritbildung kann unterschiedliche Griinde haben.
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Abbildung 5.4.2.2: Unter Gleichgewichtsbedingungen thermodynamisch simuliertes
Phasenmengenschaubild der Charge MARBN A mit Phasenanteilen von Ferrit, Austenit,

Deltaferrit und der Fliissigphase in Abhdingigkeit der Temperatur.

94



Ergebnisse und Diskussion

Die Bildungstemperatur des Deltaferrits wird maBgeblich durch den Gehalt der
Legierungselemente bestimmt. Von der Zielzusammensetzung lokal abweichende Gehalte
ferrit- und austenitstabilisierender Legierungselemente beeinflussen die Phasenbildung
wesentlich. In diesem Zusammenhang ist zwischen Abweichungen der chemischen
Zusammensetzung der Charge und der lokalen Konzentrationsunterschiede zu unterscheiden.
Die chemische Analyse der hier betrachteten Chargen zeigt, dass die Zusammensetzungen
innerhalb der MARBN-typischen Legierungsbereiche liegen. Demnach ist der Effekt der
frihzeitigen  Deltaferritbildung  nicht auf  etwaige  abweichende  chemische
Zusammensetzungen der Chargen zuriickzufihren. Eine wesentliche Rolle spielt die auf der
mikrostrukturellen Ebene verdnderte Elementkonzentration, die durch die Existenz der
Mikroseigerungen hervorgerufen wird. Aus der mikrostrukturellen Charakterisierung der
Ausgangszustande ging hervor, dass ferritstabilisierende Legierungselemente wie Chrom,
Wolfram, Niob und Vanadium in diesen Phasen zu hohen Anteilen vorliegen. Somit wurden
beispielsweise lokale Wolframgehalte von bis zu 45 Gew.-% gemessen, was mehr als das
Zehnfache der oberen Legierungsgrenze von 3,5 Gew.-% entspricht. Derartig hohe
Elementgehalte beeinflussen das Umwandlungsverhalten lokal bei entsprechender
Warmebehandlung.

Mit Hilfe der thermodynamischen Simulation wurde der Einfluss der in den Seigerungen
gebundenen Legierungselemente auf die Deltaferritbildung berechnet. Das resultierende
Diagramm ist in der Abbildung 5.4.2.3 dargestellt und zeigt, dass bereits geringfligige
Erhéhungen der Elemente um wenige Prozentpunkte bezogen auf die Zielzusammensetzung
eine Absenkung der Deltaferritinitiierungstemperatur zur Folge haben. Den gréBten Einfluss
hat das Legierungselement Chrom. Dieses bewirkt eine deutliche Senkung der
Umwandlungstemperatur. Wolfram hat ebenfalls eine stark ausgepragte Wirkung auf die
Deltaferritbildung. Verglichen damit beeinflussen die Mikrolegierungselemente Niob und
Vanadium, welche ebenfalls als Ferritstabilisatoren gelten, die Bildung des Deltaferrits nur
geringfligig. Diese in den Mikroseigerungen gebundenen Elemente fiihren zur beobachteten
Ausbildung des Deltaferrits bei vergleichsweise geringen Normalisierungstemperaturen.
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Abbildung 5.4.2.3: Berechneter Einfluss von Chrom, Wolfram,
Niob und Vanadium auf die Deltaferritinitiierungstemperatur.

5.4.3 Variation der Normalisierungsbedingungen

Mit dem Ziel eine homogene Mikrostruktur zu erzeugen, wurden weitere Warmebehandlungen
durchgefiihrt. Hierzu wurde sowohl die Temperatur als auch die Warmebehandlungsdauer
variiert. Eine lichtmikroskopische Charakterisierung soll Aufschluss tber die Wirksamkeit der
jeweiligen Warmebehandlung geben. Die Abbildung 5.4.3.1 zeigt am Beispiel der Charge
MARBN A, welchen Einfluss die Variation der Normalisierungsbedingungen auf das
mikroseigerungsbehaftete Geflige hat.

Zunachst soll auf den Effekt der variierten Temperatur eingegangen werden. Eine zweistiindige
Warmebehandlung bei der héchsten Temperatur von 1.200 °C fihrt zur vollstandigen
Umwandlung der Seigerungsbereiche in Deltaferrit (Abbildung 5.4.3.1 A). Eine Absenkung der
Temperatur auf 1.150 °C hat zur Folge, dass der Anteil an Deltaferrit reduziert wird. Dies ist in
der Abbildung 5.4.3.1 B und C deutlich anhand der hell erscheinenden Ferritkérner zu
erkennen, welche sich zwischen den zahlreichen nichtaufgelosten Mikroseigerungsbereichen
ausbilden. Selbst nach der dreistindigen Warmebehandlung bei 1.100 °C sind vereinzelte
Deltaferritkdrner im Bereich der Mikroseigerungen zu erkennen (Abbildung 5.4.3.1 D). Der
makroskopische Anteil an Mikroseigerungen erscheint nach dieser
Normalisierungsbehandlung bezogen auf den Ausgangszustand zwar reduziert, jedoch nach
wie vor signifikant hoch. Eine vollstandige Unterdriickung der Deltaferritbildung ist nur durch
eine Absenkung der Normalisierungstemperatur unterhalb von 1.100 °C zu erreichen. Dies
zeigt das resultierende Geflige der Charge MARBN A in der Abbildung 5.4.3.1 E und F nach
einer Normalisierung bei 1.050 °C. Die Mikroseigerungsbereiche erscheinen regelmaBig im
martensitischen Geflige, jedoch reduziert in ihrer Ausdehnung. Es konnte kein Deltaferrit
identifiziert werden.

Ein Vergleich der unterschiedlich lang warmebehandelten Zustande soll Aufschluss tber den
Einfluss der Dauer auf die Entwicklung der Mikroseigerungen und das resultierende Geflige
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geben. Hierzu wird zunachst auf die Geflige eingegangen, welche eine Warmebehandlung bei
1.150 °C erfuhren. Die Abbildung 5.4.3.1 B und C zeigen im Vergleich die Geflige nach der
einstiindigen und funfstiindigen Warmebehandlung bei 1.150 C. Eine Erhéhung der Glihdauer
bei dieser Normalisierungstemperatur hat keine homogene Mikrostruktur zur Folge. Die
Mikroseigerungen sind nach wie vor existent in der martensitischen Matrix. Zusatzlich kann ein
erhohter Anteil des seigerungsbedingten Deltaferrits auf Basis der Gefligeaufnahmen
nachgewiesen werden. Die Deltaferritkdrner erscheinen deutlich groBflachiger, was auf die
langere Normalisierungsdauer zurlickzufihren ist. Aufgrund der ferritstabilisierenden
Legierungselemente befinden sich die mikroseigerungsbehafteten Bereiche lokal im
Deltaferritphasengebiet. Die anfanglich gebildeten Keime und Kérner haben wesentlich mehr
Zeit, um auf Kosten der Mikroseigerungen zu wachsen und sich entsprechend der
charakteristischen Morphologie der Mikroseigerungsbereiche auszubreiten. Im Hinblick auf
eine Normalisierung bei entsprechend hohen Temperaturen bewirkt die Erhéhung der
Gluhdauer demnach ein Wachstum des seigerungsbedingten Deltaferrits.

Welchen Einfluss eine Erhdhung der Normalisierungsdauer bei vergleichsweise niedrigen
Normalisierungstemperaturen auf das mikroseigerungsbehaftete Geflige hat, zeigen die
Teilabbildungen D, E und F der Abbildung 5.4.3.1. Eine wesentliche Erhéhung der
Normalisierungsdauer von drei Stunden bei 1.110 °C (D) auf 30 h bei 1.050 °C (E) zeigt trotz
niedrigerer Temperatur einen deutlichen Effekt hinsichtlich der Mikroseigerungsreduzierung.
Diese erscheinen in ihrer Ausdehnung wesentlich kleiner und reduziert in ihrer Anzahl. Die
langere Gluhdauer beglnstigt die diffusionsgesteuerte Auflésung der Mikroseigerungen. Eine
weitere Erhohung der Dauer auf 48 h zeigt jedoch einen unwesentlichen Einfluss auf das
mikroseigerungsbehaftete Geflige. Selbst eine derartig lange Normalisierungsbehandlung
kann keine vollstandige Homogenisierung bewirken.
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Abbildung 5.4.3.1: Lichtmikroskopische Aufnahmen der mikroseigerungsbehafteten Mikrostrukturen der
Charge MARBN A nach Normalisierungsbehandlungen bei 1.200 °C / 2h (A), 1.150 °C / 1h (B), 1.150 °C
/ 5h (C), 1.100 °C / 3h (D), 1.050 °C /30 h und 1.050 °C /48 h.

Temperatur und Dauer der Normalisierungsbehandlung sind wesentliche Parameter zur
Beeinflussung der Mikroseigerungen im Gefiige. Weder typische Warmebehandlungen aus der
Literatur und Praxis noch entsprechende Variationen der Normalisierungsbedingungen fiihren
zu einer gleichermalen deltaferrit- und mikroseigerungsfreien Mikrostruktur. Um das Potential
der MARBN-Legierungen voll auszuschopfen, ist es jedoch notwendig eine mikrostrukturelle
Homogenitat im Geflige herzustellen. Diese bildet die Voraussetzung fir ein
hochtemperaturstabiles Gefiige. Mit konventionellen Warmebehandlungen kann keine
homogene Mikrostruktur erzeugt werden. Aus diesem Grund wird im weiteren Verlauf der
Arbeit auf die Entwicklung und Anwendung einer angepassten Warmebehandlung mit dem
Ziel der Homogenisierung eingegangen.
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5.5 Homogenisierung

Das folgende Kapitel umfasst die Entwicklung und Anwendung einer geeigneten
Homogenisierung der mikroseigerungsbehafteten Chargen MARBN A, MARBN B und
MARBN C.  Unter Bericksichtigung legierungstypischer und chargenabhangiger
Randbedingungen wird zunachst ein theoretisches Konzept entwickelt und vorgestellt. Darauf
aufbauend wird auf die praktische Vorgehensweise zur Erzielung einer homogenen
Mikrostruktur eingegangen. Mit Hilfe der thermodynamischen Simulation soll die
mikrostrukturelle Wirksamkeit der Homogenisierung gegenuiber einer konventionellen
Warmebehandlung belegt werden.

5.5.1 Theoretisches Konzept

Aus den bisherigen Untersuchungen der Mikrostrukturcharakterisierung, der SchweiB- und
Warmebehandlungssimulationen ergeben sich einige Herausforderungen zur Erzeugung einer
homogenen Mikrostruktur. Um eine geeignete Warmebehandlung fir diese Werkstoffgute
entwickeln zu kdnnen, missen diese Ergebnisse sowie legierungstypische Randbedingungen
berlcksichtigt werden. Zum einen wird bei den Werkstoffen der Gite MARBN eine
Normalisierungstemperatur von mindestens 1.150 °C empfohlen, um die Erhéhung des frei
verfligbaren Gehaltes an Bor zu gewahrleisten. Es zeigte sich jedoch, dass bei derartigen
Temperaturen sowohl wahrend der SchweiBsimulation als auch wahrend der konventionellen
Warmebehandlung ein messbar hoher Deltaferritanteil im Geflige auftritt. Dies wurde auf die
hohen Anteile an lokal auftretenden ferritstabilisierenden Legierungselementen zurlickgefihrt,
aus denen die Phasen maligeblich bestehen. Es ist bekannt, dass Deltaferrit im Geflige des
Grundwerkstoffs und von SchweiBverbindungen sowohl die mechanisch-technologischen als
auch die zeit-temperaturbezogenen Eigenschaften negativ beeinflusst [28, 35, 95-97]. Somit
muss zwangslaufig eine Warmebehandlungstemperatur gewahlt werden, welche unterhalb der
seigerungsbedingten Deltaferritinitiierung liegt. Weiterhin zeigte sich wahrend der
Langzeitglihungen bei niedrigen Temperaturen, dass trotz langer Glihdauern keine
vollstandige Auflosung der Mikroseigerungen erreicht werden konnte. Unter Berlicksichtigung
all dieser Randbedingungen soll ein erfolgreiches Konzept zur Homogenisierung basierend auf
einer stufenweisen Warmebehandlung entwickelt werden.

Das Konzept beruht auf drei einzelnen Glihstufen unterschiedlicher Temperatur, mit dem Ziel
der schrittweisen Auflésung und Verteilung der ferritstabilisierenden Legierungselemente zur
Unterdrickung der Deltaferritbildung. Die Abbildung 5.5.1.1 und 5.5.1.2 zeigt den
schematischen Verlauf und die Wirkungsweise der Homogenisierungsglihung mit dem Ziel
der Eigenschaftsverbesserung. Die erste Stufe der Homogenisierungsbehandlung umfasst eine
isotherme  Glihung  bei  einer  Temperatur unterhalb  der  beobachteten
Deltaferritinitilerungstemperatur. Diese Stufe dient der Auflésung von kleinen und/oder stark
chromhaltigen Mikroseigerungen und der Verteilung der geldsten Elemente in der Matrix. So
werden lokal erhohte Gehalte an ferritstabilisierenden Elementen vermieden und eine
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Deltaferritbildung unterdriickt. Bei der zweiten Stufe der Homogenisierung wird die
Temperatur erhoht und anschlieBend fir mehrere Stunden gehalten. Dies bewirkt eine
Beschleunigung des diffusionskontrollierten Prozesses der Elementverteilung. Zusatzlich sollen
die thermisch stabileren wolframhaltigen Mikroseigerungen bereits teilweise oder im Fall von
kleineren Mikroseigerungen vollstandig aufgeldst werden. Die dritte Stufe umfasst eine weitere
Erhohung der Temperatur auf das Niveau, welches eine Aufldsung von borhaltigen
Verbindungen wie Bornitriden (BN) oder Boriden sicherstellt. Auch hier wird die Temperatur
fur eine bestimmte Dauer gehalten, um Ubrige wolframhaltige Mikroseigerungen vollstandig
aufzuldsen und eine ausreichende Elementverteilung zu erzielen. Die Dauern der einzelnen
Warmebehandlungsstufen werden abhangig von der Charge und des jeweiligen
Mikroseigerungsanteils im Geflige experimentell ermittelt und entsprechend angepasst.
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Abbildung 5.5.1.1: Schematischer Verlauf der mehrstufigen Homogenisierungsgliihung sowie
schematisch dargestellte mikrostrukturelle Effekte der einzelnen Stufen.

Bei geeigneter  Anpassung der Glihdauern fuhrt dieser mehrstufige
Warmebehandlungsprozess zu einer deltaferrit- und mikroseigerungsfreien, homogenen
Mikrostruktur. Ein nennenswerter Vorteil ergibt sich aus der kontinuierlichen Erhéhung der
Temperatur ohne zwischenzeitliches Abkihlen. Lange Aufheiz- und Abkihlzeiten werden
dadurch vermieden, was den Prozess gegentiber mehreren separaten Warmebehandlungen
wesentlich wirtschaftlicher gestaltet.
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erzielende Eigenschaftsverbesserungen durch eine homogene Mikrostruktur.
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5.5.2 Praktische Entwicklung

Die Vorgehensweise zur praktischen Entwicklung der Homogenisierungsbehandlung ist in der
schematischen Darstellung der Abbildung 5.5.2.1 zusammengefasst. Der Prozess der
Parameterfindung der drei Warmebehandlungsstufen erfolgt iterativ Gber die Gefligeanalyse
nach einem jeden Warmebehandlungsversuch. Zur Evaluierung der Parameter der ersten Stufe
wird ein Warmebehandlungsversuch bei der Temperatur T; und einer Glihdauer ti1
unternommen. AnschlieBend erfolgt direkt die zweite Warmebehandlungsstufe bei einer
erhdhten Temperatur T, und einer Glihdauer t»1. Nach dieser Warmebehandlung wird das
Gefuge hinsichtlich der Entstehung der Deltaferritphase und der vorhandenen
Mikroseigerungen charakterisiert. Lasst sich Deltaferrit im Geflige erkennen, wird eine
Anpassung der Gluhdauer der ersten Stufe auf eine langere Dauer t12 vorgenommen. Dieser
Schritt der Glihdauererhohung erfolgt iterativ. mit dem Ziel der Auflésung der
Mikroseigerungen und der ausreichenden Verteilung der ferritstabilisierenden Elemente.

Lasst sich nach der iterativen Erhdhung der Glihdauer der ersten Stufe kein Deltaferrit mehr
nach der zweiten Warmebehandlungsstufe identifizieren, wird die Parameterfindung der
zweiten Homogenisierungsstufe vorgenommen. Diese basiert ebenfalls auf dem Prinzip der
iterativen Glihdauererhdhung unter zur Hilfenahme der Gefligecharakterisierung. Lasst sich
demnach im Anschluss an die zweite Gluhstufe bei einer erhhten Temperatur Ts der dritten
Stufe und einer anfanglichen Glihdauer ts1 Deltaferrit im Geflige erkennen, muss die
Gluhdauer der zweiten Stufe auf t»3 erhoht werden. Liegt nach diesem Schritt der Optimierung
ein deltaferritfreies Geflige vor, kann die Anpassung der Glihdauer der dritten Stufe mit dem
Ziel der Beseitigung der restlichen vorhandenen Mikroseigerungen erfolgen. Die Dauer wird
soweit erhoht bis ein mikroseigerungsfreies, homogenes Gefiige erzielt wurde.
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Abbildung 5.5.2.1: Schematische Abbildung der praktischen Vorgehensweise zur Parameterfindung der
mehrstufigen Homogenisierungsgliihung.

Auf Basis dieser Vorgehensweise soll am Beispiel der stark mikroseigerungsbehafteten Charge
MARBN A die Parameterfindung der mehrstufigen Homogenisierung beschrieben werden. Zur
Festlegung der Starttemperatur dienen die Resultate der Untersuchungen bezlglich der
konventionellen Warmebehandlung. Hier zeigte sich, dass bei einer Warmebehandlungs-
temperatur von 1.050 °C Uber eine langeren Glihzeitraum von 30 h bzw. 40 h kein Deltaferrit
entsteht. Im Hinblick auf die Entwicklung der Homogenisierung kann somit die Temperatur
1.050 °C als Starttemperatur der ersten Stufe definiert werden. Die erzeugten Mikrostrukturen
wahrend der iterativen Parameterfindung werden anhand der lichtmikroskopischen
Gefuigeaufnahmen der Abbildung 5.5.2.2 dargestellt. Teilabbildung A zeigt die Mikrostruktur
nach einer zehnstindigen Warmebehandlung bei 1.050 °C. Deutlich sichtbar sind die
vorhandenen Mikroseigerungsbereiche, welche mit schwarzen Pfeilen gekennzeichnet sind.
Verglichen mit dem Ausgangszustand erfolgte durch diese erste Stufe bereits eine
Reduzierung der Mikroseigerungen.

In der Teilabbildung B ist das Gefiige nach einer zweistufigen Warmebehandlung
(1.050 °C/10 h + 1.100 °C/5 h) zu erkennen. Es ist gekennzeichnet durch mit weifen Pfeilen
markierten Deltaferrit, der regelmdBig in der martensitischen Matrix auftritt. Die
Mikroseigerungen wandeln nahezu vollstandig zu Deltaferrit um. Das resultierende Geflige
zeigt, dass die Gluhdauer der ersten Stufe noch zu gering ist. Die Existenz des Deltaferrits lasst
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sich auf unzureichende Verteilung der Legierungselemente und zahlreiche nicht aufgeldste
Mikroseigerungen zuriickfiihren, was eine Anpassung der ersten Glihstufe erfordert.

Im nachsten Schritt wird die erste Stufe der zweistufigen Warmebehandlung auf 15 h
Glihdauer ausgedehnt, um die Mikroseigerungsauflosung und die Elementverteilung zu
beglnstigen. Die Glihdauer der zweiten Stufe bleibt unverandert. Das resultierende Geflige ist
in der Teilabbildung C zu sehen. Auch hier zeigt sich nach wie vor Deltaferrit im Geflige der
Charge MARBN A. Zusatzlich lassen sich einige Mikroseigerungen in der unmittelbaren
Umgebung der Deltaferritphasen erkennen (schwarze Pfeile). Das Gefiige lasst den Schluss zu,
dass eine weitere Erhohung der Glihdauer notwendig ist, um die Ausbildung des Deltaferrits
nach der zweiten Warmebehandlungsstufe zu vermeiden. Die Dauer der ersten
Warmebehandlungsstufe wurde deshalb im nachsten Versuch auf 20 h erhdht. Der positive
Effekt ist anhand der Gefiigeaufnahme der Teilabbildung E zu beobachten. Nach der sich
anschlieBenden zweiten Stufe der Homogenisierung lasst sich im Geflige kein Deltaferrit mehr
erkennen. Lediglich einige Mikroseigerungen (schwarze Pfeile), die nicht wahrend der zweiten
Stufe aufgeldst wurden, sind in der martensitischen Matrix zu erkennen.

Nachdem die Parameter der ersten Homogenisierungsstufe erfolgreich identifiziert worden
sind, wird geprift in wie weit die zweite Stufe angepasst werden muss. Hierzu schlieBt sich an
die bisherige zweistufige Homogenisierung (1.050°C/20h + 1.100 °C/5h) eine dritte
funfstindige Stufe bei 1.150 °C an. Die lichtmikroskopische Charakterisierung zeigt in der
Teilabbildung E, dass sich ebenfalls Deltaferrit ausbildet. Zusatzlich lassen sich einige
Mikroseigerungen geringen Ausmales erkennen. Auf Grundlage dieser Ergebnisse wird die
Dauer der zweiten Homogenisierungsstufe auf 7 h erhdht und eine dritte Stufe der
Homogenisierung bei 1.150 °C fir finf Stunden vorgenommen. Diese Anpassung flhrt zu
einem Deltaferrit- und mikroseigerungsfreien, martensitischen Geflige, wie es in der Abbildung
5.5.2.2 F dargestellt ist. Die letzte Homogenisierungsstufe bewirkte eine Auflésung der Gibrigen
Mikroseigerungen.
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Abbildung 5.5.2.2: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen der Charge MARBN A nach den
Wdérmebehandlungsversuchen 1.050°C/10h (A), 1.050°C/10h+1.100°C/5h (B),
1.050°C/15h+1.100°C/5h (C), 1.050°C/20h+1.100°C/5h (D), 1.050°C/20h+1.100°C/5h+1.150°C/5h (E),
1.050°C/20h+1.100°C/7h+1.150°C/5h (F) zeigen die resultierenden Mikrostrukturen sowie Deltaferrit
(weiBe Pfeile) und Mikroseigerungen (schwarze Pfeile).

Mit Hilfe der iterativen Anpassung der Warmebehandlungsdauern konnte eine dreistufige
Homogenisierung fir die Charge MARBN A erfolgreich entwickelt werden. Auf Basis dieser
Vorgehensweise wurden fur die Chargen MARBNB und MARBN C ebenfalls
Homogenisierungen entwickelt. Die resultierenden Warmebehandlungsparameter der
einzelnen Stufen zur Erzielung einer homogenen Mikrostruktur sowie der anschlieBend
durchgefiihrten Warmenachbehandlungen der einzelnen Chargen sind in der Tabelle 5.5.2.1
zusammengefasst. Wahrend der Entwicklung der Homogenisierung stellte sich eine
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Chargenabhangigkeit der notwendigen Warmebehandlungsdauern heraus. Wahrend die
Charge MARBN A in Summe 32 h reine Haltedauer bendtigt, um ein homogenes Geflige zu
erzielen, sind es bei der Charge MARBN B nur noch 15 h und bei der Charge MARBN C lediglich
9 h. Diese Chargenabhangigkeit steht im engen Zusammenhang mit der makroskopischen und
mikroskopischen Auspragung der Mikroseigerungen. Mit abnehmendem Anteil der
Mikroseigerungen im Geflige sind geringere Glihdauern notwendig, um ein deltaferritfreies,
homogenes Gefiige zu erzielen. Zusatzlich spielt die Anzahl und GréBe der Mikroseigerungen
eine wesentliche Rolle. Ein Geflige bestehend aus vielzéhligen groben Mikroseigerungen ist
schwieriger zu homogenisieren als eines mit wenigen Mikroseigerungen geringerer GroBe.

Tabelle 55.2.1: Zusammenfassung der Widdrmebehandlungsparameter der entwickelten
Homogenisierungen sowie die durchgefiihrten Wédrmenachbehandlungen der Charge MARBN A,

MARBN B und MARBN C.
Stufe 1 Stufe 2 Stufe 3 Anlassbehandlung
Charge
T[°C] | t[h] | T[°C] | t[h] | T[°C] | t[h] T[°C] t [h]
MARBN A | 1.050 20 1.100 7 1.150 5 740 4
MARBN B | 1.050 5 1.100 5 1.150 5 740 4
MARBN C | 1.050 3 1.100 3 1.150 3 780 3

Unter Berucksichtigung mikrostruktureller und legierungstypischer Randbedingungen konnte
ein Konzept zur Homogenisierung entwickelt werden. Diese dreistufige Warmebehandlung
basiert auf der schrittweisen Auflésung der Mikroseigerungen und der diffusionskontrollierten
Elementverteilung. Die praktische Umsetzung des Konzepts mittels thermo-physikalischer
Simulation zeigte, dass durch entsprechende Anpassung der Gliihdauern die Erzeugung eines
Deltaferrit- und mikroseigerungsfreien Gefliges erreicht werden kann. Eine erfolgreiche
Ubertragung der Homogenisierung vom LabormaBstab auf den BauteilmaBstab bildet die
Voraussetzung fiir weiterfiihrende Untersuchungen hinsichtlich der Auswirkung.

5.6 Auswirkungen der Homogenisierung

In diesem Kapitel wird die Wirkung der entwickelten Homogenisierung einer jeden Charge auf
das Werkstoffverhalten dargestellt und diskutiert. Zunachst wird auf die erzielten
Mikrostrukturen und die Wirkung auf die Verteilung der Legierungselemente eingegangen.
Hierbei erfolgt unter Verwendung der thermodynamischen Simulation ein Vergleich der
Homogenisierung gegeniliber der konventionellen Warmebehandlung. Des Weiteren wird
gezeigt, wie sich die homogenisierten Zustande wahrend einer erneuten Schweif3simulation
und unter Zeitstandbelastung verhalten.
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5.6.1 Mikrostrukturelle Charakterisierung

Zur  Charakterisierung  der  homogenisierten  Gefiige  kommen licht- und
rasterelektronenmikroskopische Methoden zum Einsatz. Zusatzlich werden die Chargen im
angelassenen Zustand hinsichtlich des entstandenen Ausscheidungsgefliges quantifiziert und
diskutiert.

Die Abbildung 5.6.1.1 zeigt die lichtmikroskopischen Aufnahmen des Gefiiges der Charge
MARBN A nach der Homogenisierung (A) und nach der Anlassbehandlung (B). Das Geflige ist
gekennzeichnet durch eine martensitische Matrix, welche frei von Deltaferrit und frei von
Mikroseigerungen ist. Der sich an die Homogenisierung anschlieBende Anlassvorgang soll der
Erzeugung einer hochtemperaturstabilen Mikrostruktur dienen. Dies geht mit einer
Entspannung des martensitischen Gefliges und der Ausbildung von gefligestabilisierenden
Ausscheidungen einher. Die Grundlage hierfir ist die Diffusion des in den
Zwischengitterplatzen des Martensits zwangsgel6sten Kohlenstoffs. Die erhdhten
Temperaturen des Anlassvorgangs bewirken ein Entweichen des Kohlenstoffs aus seiner
Zwangslosung in Richtung von Gitterfehlern, wie Korn- und Subkorngrenzen. Dies fihrt zur
Entspannung des tetragonal verzerrten Martensits zu weniger stark verzerrtem kubischen
Martensit, was mit einer Reduzierung der Harte einhergeht. Zusatzlich scheiden sich durch die
erhohte Diffusion der Legierungselemente festigkeitsgebende Karbide des Typs M23Cs und
Karbonitride des Typs MX entlang der Korn- und Subkorngrenzen aus. In der Mikrostruktur der
Abbildung 5.6.1.1 B duBert sich der Effekt der Anlassbehandlung durch eine sichtbare
Veranderung der Martensitnadelmorphologie.

Abbildung 5.6.1.1: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen der Charge MARBN A nach der Homogenisierung (A) und
nach der sich anschlieBenden Anlassbehandlung 740 °C / 4h (B).

Auf Grundlage rein lichtmikroskopischer Untersuchungsmethoden ist es nicht moglich das
resultierende Geflige hinsichtlich der gebildeten Ausscheidungen zu charakterisieren. Deshalb
werden mit Hilfe der Rasterelektronenmikroskopie detailliertere Untersuchungen beziglich
GroBe und Verteilung von detektierbaren, festigkeitsgebenden Ausscheidungen sowie
Elementanalysen durchgefiihrt. Aufgrund der geringen GréBe der MX-Ausscheidungen und
des begrenzten Auflosungsvermdgens der Rasterelektronenmikroskopie wird das
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Hauptaugenmerk der Charakterisierung auf die Verteilung der M.3Ce-Karbide gelegt. Die
Abbildung 5.6.1.2 zeigt die LE-BSE Aufnahme der im angelassenen Zustand vorliegenden
homogenisierten Charge MARBN A. Deutlich zu erkennen ist die gleichmaBige Belegung der
Korngrenzen sowie der Subkorngrenzen durch rundliche Ausscheidungen gleichen
Materialkontrasts. Die Elementverteilungsbilder der Elemente Chrom, Wolfram, Niob und
Vanadium, belegen ein  homogenes Ausscheidungsgeflige. Lokal konzentrierte
Elementiberlagerungen von Wolfram, Niob und Vanadium mit Chrom, wie sie bei den
Mikroseigerungen beobachtet wurden, koénnen hier nicht mehr nachgewiesen werden.
Lediglich die Elemente Chrom und zu geringen Teilen auch Wolfram sind nachweislich im
Elementverteilungsbild zu erkennen und beziehen sich auf die ausgebildeten Ausscheidungen.
Diese weisen einen mittleren Durchmesser von 114 nm, eine Teilchendichte von 3,9 - 1072 1/m?
und einen Flachenanteil von 3,5 % des Gefliges auf. Auf Grundlage der Morphologie, des
mittleren Durchmessers, sowie der Existenz von Chrom und Wolfram innerhalb dieser Phasen
kann bestatigt werden, dass es sich hierbei um eine Verstarkungsphase des Typs M23Cs handelt.

Cr

Abbildung 5.6.1.2: LE-BSE Aufnahme und Elementverteilungsbilder von Chrom, Wolfram, Niob und Vanadium (Gew.-
%) des homogenisierten und angelassenen Gefiiges der Charge MARBN A.

Das Geflige der Charge MARBN B ist in der Abbildung 5.6.1.3 nach erfolgter Homogenisierung
(A) und anschlieBendem Anlassvorgang (B) lichtmikroskopisch abgebildet. Ahnlich wie bei der
Charge MARBN A zeigt sich eine gleichmaBige martensitische Mikrostruktur, in der weder
Mikroseigerungen noch Deltaferrit zu erkennen sind. Die deutlich sichtbare Nadelstruktur des
Martensits im homogenisierten Zustand (A) erscheint nach der Anlassbehandlung weniger
stark ausgepragt, wie in der Teilabbildung B zu erkennen ist. Dies ist auf die thermisch
induzierte Erh6hung der Beweglichkeit von Kohlenstoff- und Eisenatomen im Kristallgitter des
Martensits und der damit im Zusammenhang stehenden Entspannung des Martensits
zurlickzufihren. Der tetragonal verzerrte Martensit wandelt durch den Anlassvorgang in
weniger  verspannten  kubischen  Martensit um.  Zusatzlich kommt es zu
Ausscheidungsvorgangen entlang der Korn- und Subkorngrenzen. Diese Ausscheidungen
kdnnen mit Hilfe von rasterelektronenmikroskopischen Untersuchungen dargestellt und
hinsichtlich der vorliegenden Legierungselemente analysiert werden.

108



Ergebnisse und Diskussion

‘ Sb TN 7 e 100 um |

Abbildung 5.6.1.3: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen der Charge MARBN B nach der Homogenisierung (A) und
nach der sich anschlieBenden Anlassbehandlung 740 °C / 4h (B).

Die Abbildung 5.6.1.4 zeigt eine LE-BSE Aufnahme mehrerer mit Ausscheidungen belegter
Korngrenzen sowie eines Tripelpunktes der Charge MARBN B. Die fein verteilten
Ausscheidungen haben nach quantitativer Auswertung einen mittleren Durchmesser von
115 nm. Die Teilchendichte betréagt hier 3,7 - 102 1/m? und liegt auf einem ahnlichen Niveau,
wie die der Charge MARBN A. Auch der ermittelte Flachenanteil von 3,2 % ist nahezu identisch.
Dies ist zum einen auf die identische Anlassbehandlung der beiden Chargen (740 °C /4 h)
zurtickzufihren und zum anderen auf die Tatsache, dass beide Chargen aus einer Schmelze
erzeugt wurden und somit Uber eine identische chemische Zusammensetzung verfligen
sollten. Die zugehdrigen Elementverteilungsbilder zeigen  ebenfalls  deutliche
Chromintensitaten mit Uberlagerungen von geringfligigen Wolframanteilen im Bereich der
Ausscheidungen. Auf Grundlage der Morphologie und der Elementverteilung kann
geschlussfolgert werden, dass es sich ebenfalls um Ausscheidungen des Typs M23C¢ handelt.
Zusatzlich muss erwdhnt werden, dass weder Niob noch Vanadium in den
Elementverteilungsbildern lokale Intensitdtskonzentrationen aufweisen, wie es bei den
Mikroseigerungen des Ausgangszustandes beobachtet wurde. Somit konnten keinerlei
Mikroseigerungen im Geflige der homogenisierten Charge MARBN B identifiziert werden.
Hinsichtlich der Verteilung der MX-Ausscheidungen, bedarf es
transmissionselektronenmikroskopischer Untersuchungsmethoden.
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Abbildung 5.6.1.4: LE-BSE Aufnahme und Elementverteilungsbilder von Chrom, Wolfram, Niob und Vanadium (Gew.-
%) des homogenisierten und angelassenen Gefiiges der Charge MARBN B.

AbschlieBend wird auf die resultierende Mikrostruktur der Charge MARBN C eingegangen. Die
Abbildung 5.6.1.5 zeigt das mittels Lichtmikroskopie aufgenommene Geflige nach der
Homogenisierung (A) und nach der Anlassbehandlung (B). Anhand der makroskopischen
Geflugeaufnahmen lasst sich eine homogene, vollmartensitische Mikrostruktur identifizieren.
Deltaferrit und Mikroseigerungen konnen nicht im Geflige nachgewiesen werden. Deutlich zu
erkennen sind die ehemaligen Austenitkorngrenzen, sowie die Martensitpakete, welche aus
vielzahligen Martensitnadeln bestehen. Auch hier bewirkt der Anlassvorgang eine Entspannung
des Martensits und eine Ausbildung von Ausscheidungen. Das durch den Anlassvorgang
erzeugte Ausscheidungsgefiige wird mit Hilfe von rasterelektronenmikroskopischen
Untersuchungen charakterisiert und quantifiziert.

Abbildung 5.6.1.5: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen der Charge MARBN C nach der Homogenisierung (A) und
nach der sich anschlieBenden Anlassbehandlung 780 °C / 3h (B).
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Die Abbildung 5.6.1.6 beinhaltet die LE-BSE Aufnahme sowie die Elementverteilungsbilder von
Chrom, Wolfram, Niob und Vanadium der homogenisierten Charge MARBN C nach dem
dreistiindigen Anlassen bei 780 °C. Das erzeugte Geflige erscheint homogen und die
Ausscheidungen gleichmaBig verteilt. Die Elementverteilungsbilder zeigen
Intensitatsiiberlagerungen von Chrom und Wolfram im Bereich der hell erscheinenden
Ausscheidungen. Hierbei handelt es sich um M33Cs-Karbide, die einen mittleren Durchmesser
von 126 nm, eine Teilchendichte von 2,8 - 107" 1/m? und einen Flachenanteil von 4,7 %
verzeichnen. Verglichen mit den beiden Chargen MARBN A und MARBN B sind diese
Ausscheidungen also groBer und weniger vielzahlig, was moglicherweise auf die abweichende
Anlassbehandlung  zurlickzufihren ist. Hohere Anlasstemperaturen bewirken eine
Vergroberung  der  Ausscheidungen, bei  nahezu  gleicher  Gluhdauer. Die
Elementverteilungsbilder der Legierungselemente Niob und Vanadium verdeutlichen, dass
auch nach der Homogenisierung der Charge MARBN C keine erhéhten Konzentrationen und
Uberlagerungen mit Chrom oder Wolfram zu identifizieren sind. Die Messergebnisse erlauben
die Schlussfolgerung, dass diese Elemente durch die Homogenisierung fiir die Ausbildung der
MX-Ausscheidungen bereitgestellt werden. Zum Nachweis der MX-Karbonitride sind
wiederum transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen notwendig.

Abbildung 5.6.1.6: LE-BSE Aufnahme und Elementverteilungsbilder von Chrom, Wolfram, Niob und Vanadium (Gew.-
%) des homogenisierten und angelassenen Gefiiges der Charge MARBN C.

Die Auswertung der erzielten Geflige lasst den Schluss zu, dass die Homogenisierungen in
Verbindung mit einer Anlassbehandlung zu makroskopisch und mikroskopisch homogenen
Mikrostrukturen aller drei MARBN-Chargen flihren. Die Quantifizierung der mittleren
Durchmesser, der Dichte und der Flachenanteile der M»Cs-Karbide belegt, dass die drei
Chargen Uber eine homogene ausscheidungsstabilisierte Mikrostruktur verfiigen. Die
ermittelten KenngréBen liegen im Bereich literaturtypischer Werte und lassen eine effektive
Stabilisierung der Korn- und Subkornstruktur wahrend der Zeitstandbeanspruchung erwarten
[4, 22, 68, 74-76]. In wie weit sich die homogene Verteilung der Legierungselemente und das
erzeugte Ausscheidungsgeflige im Zeitstandverhalten der drei Chargen widerspiegelt wird im
Kapitel 5.6.4 diskutiert.
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5.6.2 Thermodynamische Simulation der Elementverteilung

Mit Hilfe der thermodynamischen Simulation erfolgt die Beschreibung der makroskopischen
Elementverteilung wahrend der Homogenisierung im Vergleich zur konventionellen
Warmebehandlung. Die zur Simulation benétigten Eingangsdaten werden auf der Grundlage
der mikrostrukturellen Untersuchungen des Kapitels 5.1 modelliert. Die wesentlichen
Legierungselemente Chrom, Wolfram, Vanadium und Niob, deren Elementgehalte sowie der
Anteil der Mikroseigerungen am Geflige finden bei der Modellierung der Ausgangszustande
Berlicksichtigung.

Die Abbildung 5.6.2.1 stellt die modellierten Ausgangszustande der drei Chargen MARBN A,
MARBN B und MARBN C dar. Nachfolgend wird auf einige Besonderheiten hinsichtlich der
Elementverteilung der modellierten Ausgangszustdnde eingegangen. Die abgebildeten
Elementverteilungen spiegeln die in den Mikroseigerungen gebundenen Elementanteile in
Gew.-% wider. Die Elementgehalte kdnnen aufgrund der Skalierung sehr gut miteinander
verglichen werden. Betrachtet man die Elementverteilungen chargenweise, so sind einige
Unterschiede zu erkennen, die im weiteren Verlauf der Diskussion wichtig sind und das
Verhalten wahrend der Warmebehandlung und Homogenisierung beeinflussen.

Die Charge MARBN A weist die héchsten Gehalte an lokal gebundenem Chrom mit 21 Gew.-%
auf. Die beiden Chargen MARBN B und MARBN C hingegen zeigen vergleichsweise niedrige
maximale Elementgehalte von 13 Gew.-% Chrom. Dies lasst sich auf die Verarbeitung und die
vorhandenen Phasen zurlickfiihren. So zeigte sich im Fall der Charge MARBN A neben der stark
wolframhaltigen Phase eine zweite stark chromhaltige Phase, die in nennenswerter Anzahl
vertreten ist. Daraus resultiert der erh6hte Chromgehalt im modellierten Ausgangszustand der
Charge MARBN A. Die beiden Chargen MARBN B und MARBN C wurden im Gegensatz zur
Charge MARBN A zu Rohren verarbeitet, was eine thermische Beeinflussung der Geflige
bedeutet. Die thermisch weniger stabilen chromhaltigen Phasen werden hierbei entsprechend
beeinflusst und zu groBBen Teilen aufgeldst oder in ihrer Anzahl und GroBe stark reduziert. Dies
wurde durch die Charakterisierung der Ausgangszustande im Kapitel 5.1 nachgewiesen. Die
vergleichsweise geringen Chromgehalte der modellierten Ausgangszustdnde der Chargen
MARBN B und MARBN C spiegeln deshalb im Wesentlichen die Chromanteile der stark
wolframhaltigen Phasen wider.

Die Wolframgehalte der drei Chargen verdeutlichen, dass die Mikroseigerungen der Charge
MARBN C die hdchsten Wolframgehalte von 39 Gew.-% aufweisen. Die Charge MARBN A zeigt
ahnlich hohe Gehalte von 34 Gew.-%, die in den Mikroseigerungen gebunden vorliegen. Die
Legierungselemente Vanadium und Niob verhalten sich chargenbezogen dhnlich, was auf die
stochiometrische ~ Zusammensetzung der  wolframhaltigen  Mikroseigerungsphasen
zurlckzufuhren ist. Diese Zustande bilden den Ausgangspunkt der nachfolgend betrachteten
Simulation  einer  konventionellen =~ Warmebehandlung sowie der entwickelten
Homogenisierungsbehandlungen.
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Abbildung 5.6.2.1: Modellierte Elementverteilungen der Elemente Chrom, Wolfram, Vanadium und Niob der
Chargen MARBN A, MARBN B und MARBN C in Gew.-%, welche als Eingangsdaten fiir die Thermodynamische
Simulation dienen.
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Zunachst wird auf die Wirkung der Elementverteilung nach einer einstiindigen Normalisierung
bei 1.150 °C eingegangen. Diese konventionelle Warmebehandlung findet sowohl in der
Literatur als auch in der Praxis eine breite Anwendung und dient deshalb als Vergleich [9, 35,
43]. Die Ergebnisse der thermodynamischen Simulation sind in der Abbildung 5.6.2.2 fiir jede
Charge zusammengefasst. Es ist deutlich zu erkennen, dass diese Warmebehandlung weder zu
einer auseichenden Reduzierung der lokalen Elementkonzentration noch zur homogenen
Verteilung der Legierungselemente flihrt. So zeigen sich beispielsweise im Fall der Charge
MARBN A Bereiche, die bis zu 14 Gew.-% Chrom, 10 Gew.-% Wolfram, 0,7 Gew.-% Vanadium
und 0,13 Gew.-% Niob aufweisen. Aus der Abbildung 5.6.2.2 geht ebenfalls hervor, dass die
betreffenden Elemente lokal stark konzentriert vorliegen. Eine weitreichende Verteilung der
Elemente lasst sich somit nicht erreichen. Dieses Verhalten lasst sich mit dem hohen Anteil der
Mikroseigerungen im Geflige der Charge MARBN A begriinden.

Die Elementverteilung der Charge MARBN C nach der simulierten Normalisierung zeigt
insbesondere bei den Legierungselementen Wolfram und Vanadium hohe Restgehalte von
lokal bis zu 16 Gew.-% bzw. 0,7 Gew.-%. Die Legierungselemente Chrom und Niob sind mit
10 Gew.-% bzw. 0,1 Gew.-% zwar gegenliber dem Ausgangszustand deutlich reduziert, jedoch
ebenfalls lokal konzentriert. Das Ziel der homogenen Verteilung der Legierungselemente
wurde laut der thermodynamischen Simulation demnach nicht vollstandig erreicht.

Im Fall der Charge MARBN B fiihrt die konventionelle Warmebehandlung zumindest fir das
Legierungselement Niob zu einer ausreichenden Reduzierung der lokal erhdhten
Elementgehalte und einer entsprechenden Verteilung in der Matrix. Bezuglich der Elemente
Chrom, Wolfram und Vanadium lassen sich jedoch leicht erhéhte Elementgehalte gegentiiber
der Matrix feststellen. So lassen sich maximale Gehalte an Chrom von 11 Gew.-%, an Wolfram
von 8 Gew.-% und an Vanadium von 0,4 Gew.-% identifizieren.

Was bei diesen Simulationen nicht bertcksichtigt wird, ist die Ausbildung von Deltaferrit
wahrend der Warmebehandlung. So zeigen sich zwar vergleichsweise gute
Elementverteilungen im Fall der Charge MARBN B, jedoch ist, wie in Kapitel 5.4 nachgewiesen
wurde, bei dieser Temperatur mit einem erhdhten Anteil an Deltaferrit zu rechnen. Die Existenz
dieser Phase verhindert eine weitreichende Verteilung der Elemente Uber die
Deltaferritphasengrenze hinaus. Die Maximierung der frei verfligbaren Legierungselemente in
der Matrix wird somit nicht erreicht.

Aus den Ergebnissen der thermodynamischen Simulation einer konventionellen
Warmebehandlung konnen Rickschlisse auf die Elementverteilung im Bereich der
Mikroseigerungen gezogen werden. Demnach lasst sich erkennen, dass diese nicht zielfiihrend
ist, da keine ausreichende Reduzierung und Verteilung der Elemente auf das Matrixniveau
erreicht wird. Diese Untersuchung dient dem Vergleich zur im Anschluss simulierten
mehrstufigen Homogenisierung.
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Abbildung 5.6.2.2: Thermodynamisch simulierte Elementverteilung der Elemente Chrom, Wolfram, Vanadium und
Niob der Chargen MARBN A, MARBN B und MARBN C in Gew.-% nach einer einstiindigen Normalisierung bei

1.150 °C.

Im weiteren Verlauf wird nun auf die Ergebnisse der thermodynamischen Simulation der

einzelnen Homogenisierungsbehandlungen eingegangen. Die Simulationen basieren ebenfalls
auf den modellierten Ausgangszustanden, die in der Abbildung 5.6.2.1 dargestellt sind. Die
zugrundeliegenden Zeit-Temperaturzyklen der Simulation einer jeden Charge entsprechen den
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jeweils entwickelten Homogenisierungsbehandlungen. Mit Hilfe der Simulation soll
insbesondere im Vergleich zur konventionellen Warmebehandlung die Wirkung auf die
Elementverteilung abgeschatzt werden. Die Ergebnisse der thermodynamischen Simulation
sind in der Abbildung 5.6.2.3 zusammengefasst. Verglichen mit den Simulationsergebnissen
der konventionellen Warmebehandlung sind die urspriinglich innerhalb der Seigerungen
gebundenen Legierungselemente Chrom, Wolfram, Vanadium und Niob nach der
entsprechenden Homogenisierung ausreichend in der Matrix verteilt und auf ein deutlich
geringeres Niveau lokaler Elementkonzentrationen reduziert. Dies ist an der nahezu
einheitlichen Farbung der Elementverteilung zu erkennen. Auf Basis der thermodynamischen
Simulation kann demnach geschlussfolgert werden, dass die entwickelten Homogenisierungen
einen positiven Effekt auf die Elementverteilungen im jeweiligen Geflige zur Folge haben. Die
Elemente stehen nun effektiver fir ein funktionierendes Legierungskonzept zur Verfligung.
Mechanismen wie Korngrenzstabilisierung und Martensitsubstrukturstabilisierung durch
Ausscheidungen sowie Mischkristallverfestigung, welche maBgeblich auf diesen
Legierungselementen basieren, kdnnen so effektiver genutzt werden. Dies bildet die Grundlage
fur eine ausreichend stabilisierte Mikrostruktur und einen hohen Widerstand gegen
Erholungsprozesse wahrend der Zeitstandbelastung. Zusatzlich lasst sich anhand der
Ergebnisse erkennen, dass die chargenabhangig entwickelten Homogenisierungen fir jede
Charge eine entsprechend ausreichende Wirksamkeit aufweisen. Dies bestatigt den Prozess
der experimentellen Entwicklung einer geeigneten Homogenisierung.

Bezlglich der thermodynamischen Simulation ist zwingend zu erwahnen, dass diese auf
Modellen und Vereinfachungen basiert und auf aktuelle Datenbanken angewiesen ist. Diese
Ergebnisse leisten einen Beitrag zum Verstandnis der homogenisierenden Wirkung auf
mikroseigerungsbehaftete Geflige und dienen vorrangig der vergleichenden Betrachtung. Von
einer genauen Abbildung der realen Elementverteilung kann deshalb nicht ausgegangen
werden. Nichtsdestotrotz stellt die simulativ ermittelte Elementverteilung ein effektives Mittel
zur Abschatzung der makroskopischen Elementverteilung dar.
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Abbildung 5.6.2.3: Thermodynamisch simulierte Elementverteilung der Elemente Chrom, Wolfram, Vanadium und
Niob der Chargen MARBN A nach der Homogenisierung bei 1.050 °C/20h+1.100 °C/7h+1.150 °C/5h, der Charge
MARBN B nach der Homogenisierung bei 1.050 °C/5h+1.100 °C/5h+1.150 °C/5h und der Charge MARBN C nach der
Homogenisierung bei 1.050 °C/3h+1.100 °C/3h+1.150 °C/3h in Gew.-%.

Die Ergebnisse demonstrieren die positive Wirkung der jeweiligen Homogenisierung auf die
makroskopische Elementverteilung der mikroseigerungsbehafteten Geflige der Chargen.
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Zusatzlich konnte dadurch nachwiesen werden, dass konventionelle
Normalisierungsbehandlungen wie sie oft Anwendung finden keine ausreichende Verteilung
der Elemente gewahrleisten. Als Nachweis der mittels thermodynamischer Simulation
beschriebenen positiven Wirkung der Homogenisierung auf die Elementverteilung dient die
Prifung der erzielten Eigenschaften. Hierzu wird im weiteren Verlauf auf das SchweiBverhalten
und auf die Zeitstandeigenschaften der homogenisierten Chargen eingegangen.

5.6.3 SchweiBverhalten

Im folgenden Abschnitt wird der thermische Einfluss wahrend eines Schweivorgangs auf die
Mikrostrukturen der homogenisierten Chargen beschrieben. Die Chargen MARBN A, MARBN B
und MARBN C wurden zu diesem Zweck im angelassenen Zustand einer thermo-physikalischen
Simulation von Schweil3zyklen unterschiedlicher Spitzentemperaturen unterzogen. Bezogen
auf die Spitzentemperaturen und die Abkulhlgeschwindigkeiten gleichen die thermischen
Zyklen denen, die bereits im Kapitel 5.3 Anwendung fanden. Eine lichtmikroskopische
Charakterisierung soll Aufschluss tber die sich ausgebildeten Geflige geben. Die Abbildungen
5.6.3.1 bis 5.6.3.3 A bis F fassen die erzielten Mikrostrukturen der drei homogenisierten
Chargen nach der thermo-physikalischen Simulation der einzelnen SchweiBzyklen zusammen.

Das Gefiige der homogenisierten Charge MARBN A ist innerhalb des Temperaturbereichs
900 °C bis 1.100 °C (Teilabbildung A bis C) durch eine vollstdndig martensitische Matrix
gekennzeichnet. Es konnte keine Ausbildung der Hochtemperaturphase Deltaferrit beobachtet
werden. Eine Erh6hung der Spitzentemperatur auf 1.200 °C (Teilabbildung D) resultiert in einer
Uberwiegend martensitischen Matrix, welche vereinzelt kleine rundlich erscheinende
Deltaferritkdrner zwischen den Martensitlatten aufweist. Mit steigender Spitzentemperatur auf
1.300 °Ciist in der Abbildung 5.6.3.1 E ein erhdhter Anteil an Deltaferrit zu erkennen. Die Kérner
dieser Hochtemperaturphase erscheinen vielzéhliger und langlicher.

Die Teilabbildung F zeigt das Geflige, welches durch die thermische Simulation der
Spitzentemperatur von 1.400 °C erzeugt wurde. Dies entspricht dem Bereich der
Warmeeinflusszone, der sich nahe der Fusionslinie befindet. Die Morphologie des Deltaferrits
in diesem Bereich ist gekennzeichnet durch deutlich kantige, langliche Strukturen entlang der
Martensitlatten- und Korngrenzen. Auf Basis der Interpretation der Gefligeaufnahmen lasst
sich, verglichen mit den Ergebnissen des inhomogenen Zustands der Charge MARBN A (vgl.
Abbildung 5.3.1), eine deutliche Reduzierung des Deltaferritanteils im Bereich der simulativ
abgebildeten Warmeeinflusszone erkennen. Zusatzlich ist zu erkennen, dass der bei einer
Spitzentemperatur von 1.300 °C und 1.400 °C ausgebildete Deltaferrit wesentlich homogener
verteilt und feinstrukturierter vorliegt, als es nach der SchweiBsimulation des inhomogenen
Ausgangszustands beobachtet wurde. Dies ist auf die Verteilung der ehemals in gebundener
Form als Mikroseigerung vorliegenden Legierungselemente zurlickzufiihren. Die durch die
Homogenisierung erreichte, homogenere Verteilung der ferritstabilisierenden Elemente
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beglnstigt die gleichmaBigere Verteilung der Hochtemperaturphase und verhindert lokal

konzentrierte groBflachige Deltaferritbereiche im Bereich der Warmeeinflusszone.

Abbildung 5.6.3.1: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen der homogenisierten Charge MARBN A nach der thermo-
physikalischen Simulation der Spitzentemperatur 900 °C (A), 1.000 °C (B), 1.100 °C (C), 1.200 °C (D), 1.300 °C (E) und
1.400 °C (F).

Im weiteren Verlauf soll auf die Ergebnisse der Charge MARBN B eingegangen werden. Die
Homogenisierung hat einen ahnlichen Effekt auf das schweisimulierte Geflige der Charge
MARBN B, wie es bei der Charge MARBN A beobachtet wurde. Die Abbildung 5.6.3.2 fasst die
lichtmikroskopischen Gefligeaufnahmen der simulierten SchweiBzyklen zusammen. Die
resultierenden Mikrostrukturen im Bereich der Feinkornzone (Teilabbildung A bis C) sind
gekennzeichnet durch eine vollstdndig martensitische Matrix. Erst ab einer Spitzentemperatur
von 1.200 °C ist eine erste Ausbildung des Deltaferrits im martensitischen Geflige zu
identifizieren. Diese erscheinen in der Abbildung 5.6.3.2 D als helle Korner, rundlicher
Morphologie und geringer Ausdehnung.

Die thermo-physikalische Simulation der Spitzentemperatur 1.300 °C, welche der wirksamen
Temperatur des Bereichs der Grobkornzone entspricht, bewirkt eine sichtbare
Deltaferritbildung in der martensitischen Matrix (Teilabbildung E). Die langlichen Korner treten
bevorzugt an Korn- und Subkorngrenzen auf und erscheinen in der Gefligeaufnahme hell. Die
Erhéhung der Spitzentemperatur auf 1.400 °C geht mit einer starken Auspragung des
Deltaferrits einher. Die Korner erscheinen teilweise groBer in ihrer Ausdehnung und
netzwerkartig entlang der Korn- und Subkorngrenzen. Insgesamt ist jedoch zu erkennen, dass
im Vergleich zur Schweizyklensimulation des inhomogenen Zustands der Charge MARBN B
eine wesentliche Reduzierung des Deltaferrits sowie eine homogenere Auspragung im Geflige
vorliegt.
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Abbildung 5.6.3.2: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen der homogenisierten Charge MARBN B nach der thermo-
physikalischen Simulation der Spitzentemperatur 900 °C (A), 1.000 °C (B), 1.100 °C (C), 1.200 °C (D), 1.300 °C (E) und
1.400 °C (F).

Der Einfluss der homogenisierenden Wirkung auf das Geflige der Charge MARBN C nach der
thermo-physikalischen Simulation der SchweiBzyklen, ist in der Abbildung 5.6.3.3 anhand der
lichtmikroskopischen Mikrostrukturaufnahmen zu erkennen. Die resultierenden Geflige der
Spitzentemperaturen 900 °C (A), 1.000 °C (B) und 1.100 °C (C) zeigen, ahnlich der Chargen
MARBN A  und MARBN B, ein vollstaindig martensitisches Geflige nach der
SchweiBzyklensimulation. Im Hinblick auf die Deltaferritentwicklung lasst sich, im Gegensatz zu
den Chargen MARBN A und MARBN B, auch bei der Spitzentemperatur 1.200 °C kein
Deltaferrit identifizieren. Erst ab einer Spitzentemperatur von 1.300 °C entsteht diese
Hochtemperaturphase nachweislich im Geflige. Die Teilabbildung E belegt dies anhand der in
der Gefligeaufnahme hell erscheinenden Korner der Deltaferritphase in der martensitischen
Matrix.

Dieser Zusammenhang ist auf die chemische Zusammensetzung der Charge zuriickzufiihren,
welche maBgeblichen Einfluss auf die Phasenbildung hat. So verfligt die Charge MARBN C
gegenlber den beiden Chargen MARBN A und MARBN B Uber einen hdheren Anteil
austenitstabiliserender Elemente wie Kobalt, Kohlenstoff und Mangan. Diese erweitern den
Phasenraum des Austenits zu hdheren und tieferen Temperaturen, was wiederum die
Ausbildung des Deltaferrits beeinflusst. Die lichtmikroskopische Charakterisierung des bei
1.400 °C schweiBsimulierten Gefliges zeigt in der Teilabbildung F eine deutlich erkennbare
Deltaferritausbildung. Dieser erscheint in seiner Morphologie langlich bis netzwerkartig. Die
vorliegenden Ergebnisse aus der Schweifzyklensimulation der Charge MARBN C zeigen auf
qualitativer Ebene, dass selbst bei der Charge mit dem niedrigsten Mikroseigerungsanteil eine
positive Wirkung der Homogenisierung auf die Deltaferritunterdriickung zu verzeichnen ist.
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Abbildung 5.6.3.3: Lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen der homogenisierten Charge MARBN C nach der thermo-
physikalischen Simulation der Spitzentemperatur 900 °C (A), 1.000 °C (B), 1.100 °C (C), 1.200 °C (D), 1.300 °C (E) und
1.400 °C (F).

Um den Effekt der Homogenisierung auf die Ausbildung des Deltaferrits in der
Warmeeinflusszone quantitativ und chargenvergleichend beschreiben zu kénnen, wurden die
Geflige hinsichtlich des entstandenen Deltaferritanteils ausgewertet. Die ermittelten Anteile
der homogenisierten Chargen sind in der Abbildung 5.6.3.4 A als Diagramm zusammengefasst.
Der Anteil des Deltaferrits, der bei der Spitzentemperatur von 1.200 °C beobachtet wurde,
belduft sich fir beide Chargen MARBN A und MARBN B auf ca. 0,4 %. Im Fall der Charge
MARBN C konnte bei der simulierten Spitzentemperatur von 1.200 °C kein Deltaferrit
quantifiziert werden. Diese Ergebnisse stehen in guter Ubereinstimmung mit der
lichtmikroskopischen Charakterisierung.

Der beschriebene Anstieg des Deltaferritanteils mit zunehmender Spitzentemperatur lasst sich
anhand der Quantifizierung des simulierten Schweil3zyklus mit der Spitzentemperatur 1.300 °C
belegen. Die Charge MARBN A verzeichnet demnach 2,3 % Deltaferritanteil im Geflige. Auch
die Chargen MARBN B und MARBN C liegen mit einem Anteil von 2,1 % und 2,2 % auf einem
dhnlichen Niveau. Der hochste Deltaferritanteil im Geflige der drei Chargen ist nach der
SchweiBzyklensimulation der Spitzentemperatur von 1.400 °C zu verzeichnen. Die Charge
MARBN A zeigt hier einen Anteil von 2,78 %, wahrend die Charge MARBN B 2,57 % Deltaferrit
im Geflige aufweist. Den niedrigsten Wert von 2,3 % zeigt die Charge MARBN C. Trotz der
geringflgigen Unterschiede kann unter Berlicksichtigung der Standardabweichungen auch
hier von einem nahezu identischen Niveau des Deltaferritanteils aller drei Chargen gesprochen
werden.

Die positive Wirkung der Homogenisierung auf die Entwicklung der Geflige wahrend der
erfolgten SchweiBzyklensimulation lasst sich im Vergleich mit den inhomogenen Zustédnden
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ebenfalls quantitativ beschreiben. Hierzu wurden die Geflige der inhomogenen
Chargenzustande nach erfolgter SchweiBzyklensimulation mit denen der homogenisierten
Zustande verglichen und die prozentuale Reduktion des Deltaferritanteils durch die
Homogenisierung ermittelt. Das Diagramm der Abbildung 5.6.3.4 B veranschaulicht die
Wirkung der Homogenisierung auf die Deltaferritreduzierung fiir die Spitzentemperaturen ab
1.000 °C. Es ist deutlich zu erkennen, dass bei den simulierten Spitzentemperaturen 1.000 °C
und1.100 °C eine vollstandige Unterdrliickung des Deltaferrits in den resultierenden Gefiligen
aller drei Chargen erreicht wurde. Wahrend der Deltaferritanteil der Charge MARBN C nach der
Homogenisierung und SchweiBzyklensimulation bei 1.200 °C ebenfalls um 100 % reduziert
wurde, verzeichnen die Chargen MARBN A und MARBN B keine vollstdndige aber ebenfalls
eine sehr hohe Deltaferritreduktion von 90,4 % bzw. 87,9 %.

Die positive Wirkung der Homogenisierung lasst sich auch bei hohen Spitzentemperaturen von
1.300 °C und 1.400 °C beobachten, bei denen grundsatzlich mit Deltaferrit gerechnet werden
muss. So konnte beispielsweise durch die Mikroseigerungsauflosung der Anteil an Deltaferrit
der Charge MARBN A bei 1.300 °C um 50 % und bei 1.400 °C um 43,2 % verringert werden.
Diese vergleichsweise hohe Reduzierung im Fall der Charge MARBN A steht im
Zusammenhang mit dem erhéhten Mikroseigerungsanteil des Ausgangsgefliges. Durch die
Auflésung der Mikroseigerungen und die Verteilung der Elemente wahrend der
Homogenisierung ist der Anteil des Deltaferrits, der wahrend der SchweiBzyklensimulation
entsteht, um den Beitrag des mikroseigerungsbedingten Deltaferrits reduziert. Dieser
Zusammenhang lasst sich bei den Chargen MARBN B und MARBN C ebenfalls erkennen. Am
Beispiel der simulierten Spitzentemperatur von 1.300 °C wird dies deutlich. Die Charge
MARBN B, die im Ausgangszustand einen geringeren Mikroseigerungsanteil als die Charge
MARBN A besitzt, zeigt nun auch eine geringere Deltaferritreduktion von nur noch 34 %. Die
Charge  MARBN C mit dem geringsten Mikroseigerungsanteil zeigt nach erfolgter
Homogenisierung und  Schweifzyklensimulation die geringste Reduzierung des
Deltaferritanteils um lediglich 21,6 %. Die durch die Homogenisierung erreichten,
unterschiedlich stark reduzierten Deltaferritanteile, die bei der Simulation von hoheren
Spitzentemperaturen beobachtet wurden, lassen sich also auf die unterschiedlichen
Mikroseigerungsgrade der Ausgangszustande zurlickfihren. Sie spiegeln den Anteil des
jeweiligen chargenabhdngigen mikroseigerungsbedingten Deltaferrits wider.

Auch unter Berticksichtigung der Literaturwerte sind die hier erzielten Anteile von Deltaferrit
im Geflge als positiv einzuschatzen. Mayr et al. [94] berichten beispielsweise in deren
Untersuchungen von einem durchschnittlichen Deltaferritanteil von 5,6 + 1,9 % wahrend der
thermischen Simulation eines SchweiBzyklus mit der Spitzentemperatur von 1.300 °C. Bei dem
untersuchten Werkstoff handelt es sich um eine 9 % Cr-Legierung.
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Abbildung 5.6.3.4: Diagramme zur Darstellung des Deltaferritanteils (A) und der auf die Ausgangszustinde bezogenen
Reduktion des Deltaferritanteils (B) der homogenisierten Chargen MARBN A, MARBN B und MARBN C in Abhédngigkeit
der simulierten Spitzentemperaturen.

Die Untersuchungen zeigten, dass verglichen mit den mikroseigerungsbehafteten
Ausgangszustanden eine Homogenisierung zu einer Erhéhung der
Deltaferritinitiationstemperatur in der Warmeeinflusszone fiihrt. Wahrend die ersten
Deltaferritkdrner der inhomogenen Zustande bereits bei einer Spitzentemperatur von 1.000 °C
identifiziert wurden, lassen sich diese nach der Homogenisierung erst bei 1.200 °C bzw.
1.300 °C erkennen. Dies ist unmittelbar auf die Auflésung der Mikroseigerung zurlickzufiihren,
da diese die Ausbildung von Deltaferrit beglinstigen.

Bezieht man die Ergebnisse dieser Untersuchung auf eine RealschweiBung, hat die
Homogenisierungsbehandlung eine positive Wirkung auf die sich ausbildende
Warmeeinflusszone. So ist mit deutlich geringeren Anteilen an Deltaferrit im Bereich der
Grobkornzone, bis hin zur vollstdndigen Unterdriickung im Bereich der Feinkornzone zu
rechnen. Dies kann einen positiven Einfluss auf die mechanisch-technologischen und
zeitstandbezogenen Eigenschaften von Schweilverbindungen haben.

5.6.4 Zeitstandverhalten

Um den Einfluss der Homogenisierungen auf das Zeitstandverhalten der drei Chargen
beurteilen zu kénnen, wurde eine Zeitstandpriifung der homogenisierten und angelassenen
Chargen durchgefiihrt. Zur Gewahrleistung der Vergleichbarkeit wurden die gleichen
Prifparameter gewahlt, wie bei der Prifung der Ausgangszustdnde. Die Priftemperatur
betragt 650 °C und die Priifspannungen liegen im Bereich von 175 MPa bis 120 MPa.

Die aktuellen Ergebnisse der Prifung der homogenisierten Charge MARBN A sind im
Zeitstanddiagramm der Abbildung 5.6.4.1 zusammen mit den Zeitstanddaten des
Ausgangszustandes dargestellt. Der iberwiegende Teil der Zeitstandproben befindet sich noch
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im Zustand der Priifung. Jedoch kann anhand der bisherigen Ergebnisse eine deutliche
Tendenz abgeleitet werden. Insgesamt lasst sich eine wesentliche Verbesserung des
Zeitstandverhaltens durch die Homogenisierung sehen. Am Beispiel der Zeitstandpriifung bei
einer Prifspannung von 160 MPa lassen sich die Zeitstandfestigkeiten im Kurzzeitbereich
vergleichen. Die Probe des mikroseigerungsbehafteten Ausgangszustandes verzeichnete eine
sehr geringe Zeitstandfestigkeit von 11 h, wahrend der homogenisierte Zustand eine
bemerkenswert hohe Zeitstandfestigkeit von 3.794 h erreicht. Ein Vergleich der Laufzeiten der
niedrigeren Prifspannungen 150 MPa und 130 MPa mit den Zeitstandfestigkeiten des
Ausgangszustandes bestdtigt diesen positiven Effekt. Diese Ergebnisse der verbesserten
Zeitstandfestigkeit spiegeln die erhohte mikrostrukturelle Stabilitat des Gefliges der Charge
MARBN A nach der Homogenisierung wider.
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Abbildung 5.6.4.1: Zeitstanddiagramm der Charge MARBN A im
Ausgangszustand und homogenisierten Zustand bei 650 °C.

Die Abbildung 5.6.4.2 zeigt die Laufzeiten und Zeitstandfestigkeiten der Charge MARBN B im
Ausgangszustand und nach erfolgter Homogenisierung. Aus dem Zeitstanddiagramm geht
hervor, dass auch hier eine prinzipielle Erh6hung der Zeitstandfestigkeit gegeniiber dem
mikroseigerungsbehafteten Ausgangszustand erreicht wird. Im Kurzzeitkriechbereich zeigt sich
beispielsweise bei einer Spannung von 150 MPa eine Verbesserung der Zeitstandfestigkeit von
169 h im Ausgangszustand auf 1.587 h im homogenisierten Zustand. Bei einer Spannung von
130 MPa konnte durch die Homogenisierung eine Erhéhung der Zeitstandfestigkeit von
2.218 h auf 3.532 h erreicht werden. Im mittelfristigen Bereich niedrigerer Spannungen
befinden sich noch Zeitstandproben in der Priifung. Die aktuellen Laufzeiten dieser Proben
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liegen jedoch schon wesentlich Uber denen der mikroseigerungsbehafteten
Ausgangszustande.

Verglichen mit den Ergebnissen der Charge MARBN A lasst sich ein wesentlicher Unterschied
hinsichtlich des Effekts der Homogenisierung erkennen. Bezogen auf die Ausgangszustande
erscheint der Grad der Erhéhung der Zeitstandfestigkeit im Fall der Charge MARBN B etwas
geringer. Als Ursache hierfiir sind zwei mogliche mikrostrukturelle Effekte zu diskutieren. Zum
einen konnte es mit einer vergleichsweise unzureichenden Elementverteilung
zusammenhangen. Zwar wurde im Fall der Charge MARBN B ein nachweislich
mikroseigerungsfreies und ausscheidungsstabilisiertes Geflige erzielt, jedoch kdnnten die
niedrigeren Glihdauern wahrend der Homogenisierung den diffusionskontrollierten Effekt der
Elementverteilung einschranken. Dies wiirde bedeuten, dass einzelne Bereiche im Gefiige lber
einen geringeren Anteil wichtiger Legierungselemente verfligen. In diesen Bereichen ist die
Verstarkungswirkung durch die bekannten Verfestigungsmechanismen nur begrenzt wirksam,
was zu einer vergleichsweise frihzeitigen Schadigung fiihren kénnte. Gegen diese These
sprechen jedoch die Ergebnisse der thermodynamischen Simulation der Elementverteilung
(vgl. Kapitels 5.6.2), in denen die ausreichende Elementverteilung simulativ belegt wurde.

Eine weitere mogliche Ursache stellt die ausscheidungsverfestigende Wirkung der
Mikroseigerungen dar. Die Mikroseigerungen der Charge MARBN B verzeichnen einen
mittleren Durchmesser von 220,4 nm und sind demnach wesentlich kleiner, als die detektierten
Mikroseigerungspopulationen der Chargen MARBN A und MARBN C. Zusatzlich treten sie mit
einer deutlich héheren Dichte auf, als es bei den beiden anderen Chargen beobachtet wurde.
Es ist bekannt, dass kleine vielzahlig verteilte Ausscheidungen einen positiven Effekt auf die
Stabilisierung des Gefliges haben [22, 67, 151]. Sie stabilisieren Korn- und Subkornstrukturen
und stellen Hindernisse gegenliber der Versetzungsbewegung dar, was den Widerstand gegen
Kriechvorgange erhoht. Es besteht die Moglichkeit, dass ein derartiger Effekt im Fall des
Ausgangszustandes der Charge MARBN B unter Zeitstandbeanspruchung wirksam ist. Die
Homogenisierung bewirkt zwar eine nachweislich mikroseigerungsfreie Mikrostruktur, jedoch
kdnnte mit der Auflédsung der Mikroseigerungen deren Beitrag zur Ausscheidungsverfestigung
sinken. Dies bewirkt mdglicherweise den beobachteten Effekt der vergleichsweise geringen
Verbesserung der Zeitstandfestigkeit durch die Homogenisierung der Charge MARBN B.

Im Hinblick auf langzeitige Zeitstandbeanspruchung ist jedoch anzumerken, dass die in den
Mikroseigerungen gebundenen Elemente nur eingeschrankt zur Verfligung stehen. Ein
homogenisiertes, mikroseigerungsfreies Geflige sollte dementsprechend deutlich
langzeitstabiler sein als ein mikroseigerungsbehaftetes Geflige. Um diese These zu belegen
sind weitere Langzeituntersuchungen notwendig und zielfihrend. Dennoch ist zu erkennen,
dass der positive Effekt der Homogenisierung auf das Zeitstandverhalten der Charge MARBN B
im gesamten untersuchten Spannungsbereich nachweislich auftritt.
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Abbildung 5.6.4.2: Zeitstanddiagramm der Charge MARBN B im
Ausgangszustand und homogenisierten Zustand bei 650 °C.

Die Ergebnisse der Zeitstandpriifung der Charge MARBN C sind in der Abbildung 5.6.4.3
dargestellt. Das Zeitstanddiagramm zeigt die erzielten Zeitstandfestigkeiten und bisherigen
Laufzeiten des homogenisierten Zustandes der Charge MARBN C gegeniber dem
mikroseigerungsbehafteten Zustand. Im Bereich des kurzzeitigen Zeitstandverhaltens ist eine
deutliche  Verbesserung der Zeitstandfestigkeit zu erkennen. Wahrend der
mikroseigerungsbehaftete Zustand bei einer Prifspannung von 150 MPa nach 1.070 h
versagte, konnte durch die Homogenisierung eine Zeitstandfestigkeit von 3.224 h erzielt
werden. Dieser Effekt zeigt sich ebenfalls bei geringeren Spannungen im Mittelfristbereich der
Zeitstandbeanspruchung. Zwar konnten noch keine weiteren Probenbriiche verzeichnet
werden, jedoch liegt der homogenisierte Zustand bei einer Prifspannung von 130 MPa mit
einer aktuellen Laufzeit von 15.677 h schon merklich lber der Zeitstandfestigkeit des
mikroseigerungsbehafteten Zustandes von 8.496 h.

Anhand der Ergebnisse wird deutlich, dass bei der Charge MARBN C trotz des geringsten
Mikroseigerungsanteils der drei Chargen eine deutliche Verbesserung der Zeitstandfestigkeit
im homogenisierten Zustand erreicht wurde. Dies steht moglicherweise mit dem Effekt der
Ausscheidungsstabilisation durch Bor im Zusammenhang. Die Charge MARBN C verzeichnet
gegenliber den beiden anderen Chargen den groBten Borgehalt von 112 ppm. Zusatzlich
verfigen die Mikroseigerungen der Charge MARBN C uber ebenfalls vergleichsweise hohe
Boranteile. Durch die Auflésung der Mikroseigerungen wird der effektiv nutzbare Gehalt an Bor
zur Ausscheidungsstabilisation wesentlich erhoht. Dies duBert sich in dem starken Anstieg der
Zeitstandfestigkeit nach erfolgter Homogenisierung. In wie weit sich der positive Effekt der
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Homogenisierung auf die Langzeiteigenschaften auswirkt, muss in weiterfiihrenden
Untersuchungen betrachtet werden.
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Abbildung 5.6.4.3: Zeitstanddiagramm der Charge MARBN C im
Ausgangszustand und homogenisierten Zustand bei 650 °C.

Aus den Untersuchungen geht hervor, dass die entwickelten Homogenisierungsbehandlungen
einen positiven Einfluss auf die Zeitstandeigenschaften der drei Chargen MARBN A, MARBN B
und MARBN C im untersuchten Spannungsbereich haben. Dies wird auf den Effekt der
verbesserten Nutzbarkeit der Legierungselemente zur Stabilisierung der Geflige zurtickgefihrt.
Durch die Auflésung der Mikroseigerungen und die Verteilung der Elemente konnen
Verfestigungsmechanismen, wie Mischkristallhartung, Ausscheidungsverfestigung, Korn- und
Subkornstabilisation und die Stabilisation der Ausscheidungen durch Bor wesentlich wirksamer
werden. Die Gesamtstabilitat des Gefiiges und der Widerstand gegen kriechbedingte
Erholungsvorgange werden deutlich erhoht, was sich innerhalb eines verbesserten
Zeitstandverhaltens duBert. Diese Ergebnisse lassen bisher lediglich eine Aussage Uber die
Wirkung der Homogenisierung wahrend der kurzzeitigen und mittelfristigen
Zeitstandbeanspruchung zu. Eine Abschatzung des langzeitigen Zeitstandverhaltens der
homogenisierten Chargen mittels Extrapolation ist aufgrund der wenigen Datenpunkte nicht
sicher durchfihrbar. Fir eine Bewertung des Langzeitverhaltens bedarf es deshalb
weiterfihrender Untersuchungen und Ergebnisse aus langzeitigen Zeitstandversuchen.
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6 Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit befasst sich mit der Charakterisierung und der Wirkung von
Mikroseigerungen auf das Werkstoffverhalten moderner 9% Cr-Stahle. Im Fokus der Arbeit
stehen drei Werkstoffchargen der Giite MARBN, von denen eine als Schmiedeblock und zwei
als dick-/dinnwandige Rohrbauteile vorliegen. Den Ausgangspunkt der Untersuchung
bildeten umfassende licht- und elektronenmikroskopische Charakterisierungen der drei
Chargen hinsichtlich der jeweiligen Mikroseigerungsauspragung. Hierbei wurde neben einer
qualitativen Analyse der Mikroseigerungen deren Art, GroBe, Verteilung und
Elementzusammensetzung auf quantitativer Ebene bestimmt. Aus der qualitativen Betrachtung
zeigte sich eine unterschiedlich starke Auspragung und Verteilung der Mikroseigerungen, was
auf die Herstellbedingungen der Halbzeuge zurlickgefiihrt wurde. Durch die Quantifizierung
der Mikroseigerungsanteile konnte festgestellt werden, dass die Mikroseigerungen der Charge
MARBN A durchschnittlich 5,6 % des Gefliges ausmachen, wahrend die Charge MARBN B 3,3 %
und die Charge MARBN C 0,9 % verzeichnen. Mit Hilfe von weiterfiihrenden elektronen-
mikroskopischen  Untersuchungen und Mikrosondenelementanalysen wurden die
Mikroseigerungen detaillierter charakterisiert. Im Fall der Charge MARBN A konnten im
Mikroseigerungsbereich zwei Populationen detektiert werden, von denen eine stark
chromhaltig und die andere stark wolframhaltig ist. Im Fall der Chargen MARBN B und
MARBN C konnte lediglich die stark wolframhaltige Population der Mikroseigerungen im
Geflge identifiziert werden. Mit Hilfe von Elektronenbeugungsmessung konnte anhand der
Beugungsreflexe nachgewiesen werden, dass es sich bei den stark wolframhaltigen
Mikroseigerungen um Boride handelt, welche neben Wolfram, erhdhte Anteile an Chrom,
Vanadium, Niob und Bor beinhalten. Die mittleren Durchmesser der Mikroseigerungen aller
Chargen liegen im Bereich von 220 nm bis 478 nm und wurden als entsprechend grobphasig
bewertet. Die gewonnenen Erkenntnisse Uber die Art, GroéBe, Verteilung und
Elementzusammensetzung der Mikroseigerungen bildeten die Grundlage, um die
Zusammenhdnge zwischen der Entwicklung der Mikrostruktur und dem Werkstoffverhalten
wahrend der Verarbeitung und des Einsatzes beschreiben zu kénnen.

Die Untersuchungen zum Einfluss der Verarbeitung und des Einsatzes umfassten die thermo-
physikalische Simulation von Warmebehandlungs- und SchweiBprozessen sowie die
Zeitstandprifung. Eine Prifung des Zeitstandverhaltens erfolgte bei 650 °C und
unterschiedlichen Spannungen, zur Erzeugung eines mittelfristigen Zeitstandschaubilds. Aus
der Prifung ging hervor, dass die Zeitstandfestigkeiten aller drei Chargen unterhalb der
Zeitstandfestigkeit der in der Literatur beschriebenen, homogenen MARBN Charge liegt. Dieser
Verlust der Zeitstandfestigkeit wurde auf die reduzierte Stabilisierungswirkung der Elemente
zurlickgefihrt, die in den Mikroseigerungen gebunden vorliegen. Es fehlt an nutzbaren
Anteilen von Chrom, Wolfram, Niob, Vanadium und Bor zur Mischkristallhdrtung,
Ausscheidungsverfestigung und Stabilisierung der Ausscheidungen durch Boreinlagerung. Die
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martensitische Struktur ist wesentlich anfalliger gegen kriechbedingte Erholungsvorgéange, was
sich in der reduzierten Zeitstandfestigkeit duBerte. Zudem konnte ein chargenabhangiges
Verhalten der Zeitstandfestigkeit beobachtet werden. Die Charge MARBN A, die den groBten
Anteil an Mikroseigerungen im Geflige verzeichnete, zeigte die niedrigste Zeitstandfestigkeit,
gefolgt von Charge MARBN B und wiederum MARBN C. Dies wurde auf den unterschiedlichen
Grad der Gefligeinhomogenitat zurlickgefihrt. Geflige, deren Mikroseigerungsanteil hoch ist,
haben bedeutend weniger Legierungselemente fiir stabilisierende Ausscheidungen zur
Verfligung als Geflige mit einem geringeren Mikroseigerungsanteil. Zusatzlich wurde in diesem
Zusammenhang durch elektronenmikroskopische Charakterisierungen der gebrochenen
Zeitstandproben nachgewiesen, dass die Mikroseigerungen selbst einen Beitrag zur
Schadigung leisten. So zeigte sich entlang der Grenzflachen der Mikroseigerungen zur Matrix
verstarkte Kriechporenbildung. Ein hoher Anteil an Mikroseigerungen im Geflige fuihrte somit
zu einer hoheren Anzahl potentieller Schadigungsorte. Die beiden Effekte der lokalen
Schadigung und der eingeschrankten Stabilisierung basieren auf der Existenz der
Mikroseigerungen und tragen wesentlich zur Gesamtschadigung bei.

Die Wirkung des thermischen Einflusses wahrend eines Schweil3prozesses auf die Entwicklung
der mikroseigerungsbehafteten Geflige wurde mit Hilfe der thermo-physikalischen
Gefligesimulation von SchweiBzyklen und einer anschlieBenden mikroskopischen
Charakterisierung untersucht. Hierzu wurden zur Abbildung der unterschiedlichen
Warmeeinflusszonenbereiche sechs verschiedene Spitzentemperaturen mit einer tg/;s-Zeit von
20 s thermisch simuliert. Durch die Charakterisierung konnte nachgewiesen werden, dass die
Mikroseigerungen samtlicher Chargen ab einer Spitzentemperatur von 1.000 °C zu
unerwiinschtem Deltaferrit umwandeln. Eine Quantifizierung der MikroseigerungskenngroBen
sowie des gebildeten Deltaferritanteils zeigte mit zunehmender Spitzentemperatur
abnehmende Dichten, TeilchengroBen und Gefligeanteile der Mikroseigerungen bei
steigenden Deltaferritanteilen.

Zusatzlich wurde eine Chargenabhangigkeit der Deltaferritausbildung festgestellt, die mit Hilfe
der quantitativen Gefligeauswertung prazise beschrieben werden konnte. Die stark
mikroseigerungsbehaftete Charge MARBN A zeigte bei jeder Spitzentemperatur den hochsten
Anteil an umgewandeltem Deltaferrit im Geflige, gefolgt von der Charge MARBN B und
MARBN C. Dies wurde ebenfalls auf den unterschiedlichen Grad der Inhomogenitat der
Ausgangszustande zuriickgefiihrt. Stark mikroseigerungsbehaftete Gefiige zeigten nach der
Schweisimulation mehr Deltaferritanteile als weniger inhomogene Grundwerkstoffgeflige.
Bezieht man die Ergebnisse der SchweiB3simulation auf die Ausbildung der Warmeeinflusszone
wahrend der schweiBtechnischen Verarbeitung, muss bei mikroseigerungsbehafteten
Grundwerkstoffen mit einer starken Ausbildung von Deltaferrit im Bereich der Feinkornzone
und der Grobkornzone gerechnet werden.

Weiterhin  wurde der Einfluss normalisierender Warmebehandlungen auf das
mikroseigerungsbehaftete Geflige mit Hilfe von thermo-physikalischer Simulation und
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detaillierter Charakterisierung untersucht. Zunachst wurden alle drei Chargen einer
einstiindigen Normalisierung bei 1.150 °C bzw. 1.200 °C unterzogen. Es zeigte sich, dass es bei
allen drei Chargen zur deutlichen Ausbildung von unerwiinschtem Deltaferrit im Bereich der
Mikroseigerungen kommt. Die Deltaferritinitiierung wurde nach Gleichgewichtssimulationen
jedoch erst bei 1202 °C erwartet. Eine derartig friihe Deltaferritbildung wurde auf die lokal
erhdhten Gehalte von ferritstabilisierenden Elementen in den Mikroseigerungen zurtickgefihrt.
In diesem  Zusammenhang wurde die Wirkung der Elemente auf die
Deltaferritinitiierungstemperatur  durch  Gleichgewichtssimulationen beschrieben. Eine
Erhohung der Normalisierungstemperatur auf 1.200 °C fihrte zu einer vollstandigen
Umwandlung der Mikroseigerungen zu Deltaferrit und einem weiteren Anstieg des
Deltaferritanteils. Durch eine Quantifizierung der Deltaferritanteile aller drei Chargen konnte
bei beiden Warmebehandlungstemperaturen eine deutliche Chargenabhangigkeit
nachgewiesen werden. Den groB3ten Anteil an Deltaferrit zeigte die Charge MARBN A, gefolgt
von der Charge MARBN B und wiederum der Charge MARBN C. Dieser Zusammenhang wurde
auf die unterschiedlich starke Auspragung der Mikroseigerungen in den Gefligen der
jeweiligen Charge zurlckgefiihrt. Weiterhin wurde am Beispiel der Charge MARBN A eine
Variation der Normalisierungsbedingungen vorgenommen mit dem Ziel der Erzeugung einer
mikroseigerungs- und deltaferritfreien Mikrostruktur. Anhand der Versuche wurde deutlich,
dass eine konventionelle einstufige Warmebehandlung aufgrund der wirksamen Effekte nicht
zum gewdunschten Ergebnis einer homogenen Mikrostruktur fihrt.

Ein wesentlicher Bestandteil dieser Arbeit war die Entwicklung, Applizierung und anschlieBende
Prifung der Auswirkungen einer Homogenisierungsbehandlung. Das theoretische Konzept
beruhte auf einer dreistufigen Warmebehandlung mit dem Ziel der schrittweisen Auflésung
und Verteilung der in den Mikroseigerungen gebundenen Elemente zur Unterdriickung der
Deltaferritbildung. Die Starttemperatur der ersten Glihstufe lag hierbei unterhalb der
Deltaferritinitilerungstemperatur und diente der Auflésung kleiner und/oder chromhaltiger
Mikroseigerungen sowie der Verteilung der Elemente in der Matrix. Die zweite Stufe
beinhaltete einer Erhdhung der Temperatur zur Beschleunigung der diffusionskontrollierten
Elementverteilung und der teilweisen bis vollstandigen Auflésung von kleinen und groBen
wolframhaltigen Mikroseigerungen. Eine letzte Stufe stellte die vollstandige Aufldsung aller
Mikroseigerungen sowie eine ausreichende Verteilung der Elemente in der Matrix durch eine
weitere Temperaturerhdhung sicher. Die Dauern der einzelnen Warmebehandlungsstufen
richteten sich nach dem Mikroseigerungsanteil des jeweiligen Gefliges. Am Beispiel der Charge
MARBN A wurde die experimentelle, iterative Vorgehensweise zur praktischen Entwicklung der
Homogenisierungsbehandlung aufgezeigt. Basierend auf dieser Vorgehensweise wurden fir
die beiden Chargen MARBN B und MARBN C ebenfalls Homogenisierungsbehandlungen
entwickelt. Die unterschiedliche Auspragung der Mikroseigerungsanteile einer jeden Charge
fihrte hierbei zu chargenabhangigen Glihdauern der Homogenisierungen. Anschliefend
erfuhren die homogenisierten Chargen eine Anlassbehandlung, die der des
Ausgangszustandes entsprach.
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Die Auswirkung der Homogenisierungen auf das Werkstoffverhalten wurde abschlieBend in
dieser Arbeit dargestellt. Hierbei wurden die resultierenden Mikrostrukturen, die
Elementverteilungen, das SchweilBverhalten und das Verhalten unter Zeitstandbeanspruchung
untersucht. Die Charakterisierung der homogenisierten und angelassenen Zustande aller drei
Chargen zeigte homogene ausscheidungsstabilisierte Geflige, welche frei von Deltaferrit und
Mikroseigerungen waren. Mit Hilfe von thermodynamischen Simulationen wurde die
Wirksamkeit der Homogenisierungen gegeniber einer konventionellen Warmebehandlung in
Bezug auf die Elementverteilung simulativ nachgewiesen. Wahrend nach einer konventionellen
einstufigen Warmebehandlung nach wie vor mit lokal erhohten Elementgehalten zu rechnen
ist, wurde durch die chargenabhangige dreistufige Homogenisierung eine weitreichende und
gleichmaBige Verteilung der Elemente erreicht. Um die Auswirkung der Homogenisierung
wahrend eines Schweilprozesses abzubilden, wurden erneute thermo-physikalische
Simulationen der sechs Spitzentemperaturen (900 °C bis 1.400 °C) durchgefiihrt. Durch eine
quantifizierende Charakterisierung der Gefiige konnte eine signifikante Reduzierung des
Deltaferritanteils bei samtlichen simulierten Spitzentemperaturen nachgewiesen werden. Die
von 1.000 °C bis 1.200 °C simulierten Geflige zeigten gegeniiber den inhomogenen
Ausgangszustanden sogar eine nahezu vollstandige Unterdriickung der Deltaferritbildung. Um
die Stabilitat des homogenisierten Gefliges unter Zeitstandbeanspruchung beurteilen zu
kénnen, wurden Zeitstandversuche bei 650 °C und unterschiedlichen Spannungen
durchgefihrt. Die Ergebnisse zeigten eine deutliche Verbesserung der Zeitstandfestigkeit aller
drei Chargen. Dies wird auf die verbesserte Nutzbarkeit der Legierungselemente zurtickgefihrt,
welche nach der Homogenisierung homogen verteilt sind und nicht mehr in gebundener Form
als Mikroseigerungen vorliegen. Mechanismen zur Stabilisierung der Mikrostruktur, wie
Ausscheidungshartung, Mischkristallhartung und Stabilisierung von Ausscheidungen durch
Bor, waren nach der Homogenisierung wesentlich wirksamer. Die positive Wirkung der
entwickelten Homogenisierungen auf das Werkstoffverhalten konnte in allen untersuchten
Teilgebieten nachgewiesen werden. Das Eigenschaftspotential der Werkstoffe konnte durch
die Homogenisierung besser ausgeschépft werden.
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7 Schlussfolgerung und Ausblick

Diese Arbeit zeigt, welchen Einfluss Mikroseigerungen auf mehrere Aspekte des
Werkstoffverhaltens von 9 % Cr-Stahlen der Giite MARBN haben. Aus den Ergebnissen dieser
Arbeit kdnnen wesentliche Schlussfolgerungen gezogen werden, deren Berlicksichtigung far
einen perspektivischen Einsatz von 9 % Cr-Stahlen der Gite MARBN empfohlen wird.
Mikroseigerungen beeinflussen das Werkstoffverhalten in Abhangigkeit ihrer Auspragung
nennenswert. Fir den Einsatz und die Verarbeitung ist zu beachten, dass stark
mikroseigerungsbehaftete Geflige hohe Deltaferritanteile sowohl wahrend konventioneller
Warmebehandlungen als auch wahrend des Schweiens im Geflige hervorrufen. Bezliglich des
Zeitstandverhaltens mikroseigerungsbehafteter Grundwerkstoffe ist mit einer reduzierten
Zeitstandfestigkeit zu rechnen. Mit dem in dieser Arbeit entwickelten Konzept zur
Homogenisierung lassen sich Mikroseigerungen jedoch effektiv beseitigen und das Potenzial
der betrachteten MARBN-GUten besser auszunutzen. Die gewonnenen Erkenntnisse erlauben
eine positive Bewertung der in Kapitel 3 beschriebenen Arbeitshypothesen:

1) Durch die detaillierte quantitative Beschreibung der Mikroseigerungen im
Ausgangszustand kdnnen Zusammenhange zwischen dem Grad der Auspragung der
Mikroseigerungen und dem Grad der Deltaferritauspragung, den erzielten
Zeitstandeigenschaften und den erforderlichen Parametern zur Homogenisierung einer
jeden Charge erzeugt werden.

2) Anhand der Charakterisierung und Schadensanalyse der gebrochenen Zeitstandproben
sowie unter Einbeziehung der erzielten Zeitstandfestigkeiten, kann bestatigt werden,
dass Mikroseigerungen einen nennenswerten Beitrag zur Schadigung im
Zeitstandversuch leisten.

3) Die Ergebnisse der umfangreichen Charakterisierung thermo-physikalisch simulierter
Warmebehandlungs- und Schweillzustande bestatigt, dass es im Warmeeinflusszonen-
und Grundwerkstoffgeflige zu ungewollten und friihzeitigen
Umwandlungserscheinungen der Mikroseigerungen in Deltaferrit kommt.

4) Die Ergebnisse bezliglich der resultierenden Mikrostrukturen, der Elementverteilungen,
des SchweiBverhaltens und des Verhaltens unter Zeitstandbeanspruchung nach
erfolgter Homogenisierung bestatigen deren positive Wirkung auf das
Werkstoffverhalten der MARBN Guten.

Die dargestellten Erkenntnisse dieser Arbeit ermdglichen ein besseres Verstandnis tber den
Einfluss und die Bedeutung der Mikroseigerungen auf das Werkstoffverhalten der 9 % Cr-
Staéhle der Glite MARBN und tragen zur SchlieBung der aktuellen Forschungsliicke bei.
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Die untersuchten Aspekte dieser Arbeit umfassen einen wesentlichen Bereich des
Eigenschaftsprofils der MARBN-Werkstoffe. Eine umfangreichere Betrachtung des
Eigenschaftsprofils beinhaltet jedoch die zusatzliche Kenntnis Uber den Einfluss von
Mikroseigerungen auf mechanisch-technologische  Eigenschaften oder auf das
Zeitstandverhalten von Schweilverbindungen. Aufbauend auf den Ergebnissen dieser Arbeit
kdnnen derartige Inhalte thematisch in zuklinftigen Forschungsaktivitaten untersucht werden.

Zur Vereinfachung der Entwicklung einer passenden Homogenisierung kann das Potential der
thermodynamischen Simulationen weiter genutzt werden. In dieser Arbeit wurde gezeigt, wie
mit Hilfe von thermodynamischen Simulationen die Elementverteilung wéahrend der
Homogenisierung beschrieben werden kann. Ein Ansatz fir zuklnftige Forschungsaktivitaten
ist mit Hilfe detaillierter Modellierung und umfassender thermodynamischer Simulation einen
Beitrag zur optimierten Entwicklung einer Homogenisierungsgliihung auf Basis der
mikrostrukturellen KenngréBen des mikroseigerungsbehafteten Ausgangszustandes zu leisten.
Hierdurch koénnten die bisher notwendigen Warmebehandlungsexperimente und der
Untersuchungsaufwand deutlich reduziert werden.

Die Anwendung des Konzepts der stufenweisen Homogenisierungsgliihung in der Praxis fur
beispielsweise dickwandige Gussbauteile erfordert die Beachtung des wanddickenabhdngigen
Warmeflusses sowie der hdheren thermischen Tragheit. Somit muss eine weitere Anpassung
der stufenweisen Homogenisierung hinsichtlich des Aufheiz- und Ubergangsverhaltens der
einzelnen Stufen erfolgen. Denkbar sind in diesem Zusammenhang Untersuchungen zum
Verhalten in kern- und randnahen Bereichen von Gussbauteilen sowie eine Anpassung der Zeit-
Temperatur-Verlaufe fur derartige Anwendungen.

Bezugnehmend auf die aktuell stattfindende Neubewertung in Richtung einer niedrigeren
Zeitstandfestigkeit des P/T91 in den amerikanischen und europdischen Regelwerken sollte die
Thematik der Mikroseigerungsbildung bei der Herstellung von Bauteilen der Gite MARBN
verstarkt Beachtung finden. Wie in dieser Arbeit nachgewiesen wurde, resultieren
unterschiedlich inhomogene Gefiige in Zeitstandeigenschaften, die vom Optimum
unterschiedlich stark abweichen. Die Beseitigung von Mikroseigerungen durch angepasste
Homogenisierungen  koénnen  entsprechend der Ergebnisse dieser Arbeit zur
Lebensdauererhéhung von Kraftwerkskomponenten fihren. Durch die Implementierung einer
Homogenisierung in den Fertigungs- und Verarbeitungsprozess kann einer zukiinftigen
Neubewertung basierend auf Inhomogenitaten entgegengewirkt werden.
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Anhang

Anhang

A-1 Umwandlungstemperaturen im Gleichgewicht.

Element A.a  Aa M M¢

MARBNA 826 892 425 266
MARBNB 823 894 413 262

MARBNC 832 916 398 252

A-2 Umwandlungstemperaturen wahrend eines SchweiBzyklus.

Element Aaq Aa M, Ms

MARBNA 882 1075 434 266
MARBNB 948 1051 425 335

MARBNC 951 1071 413 216

A-3 Rasterelektronenmikroskopische Gefligeaufnahmen der Seigerungsbereiche nach thermo-
physikalischer Simulation von SchweiBzyklen unterschiedlicher Spitzentemperaturen.

MARBN A MARBN B MARBN C

900 °C

1.000 °C

vl ] rr’*bé" e
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1.100 °C

1.200 °C

1.300 °C

1.400 °C

A-4 Zusammenfassung der Projekte zum Thema MARBN.

Projekt Thema MARBN Partner
RWE, EON, Doosan, TUV,
Cogne, TU Graz, Goodwin,
Typ 4 Schaden Uni Stuttgart, Fraunhofer,
MACPLUS EU
Entwicklung MARBN GW Foster Wheeler Energia,
Centro Sviluppo Materiali,
etc.
Optimierung Hochtemperatureigenschaften von EON, Doosan, Alstom,
IMPACT UK
SchweiBverbindungen Goodwin, National Physical
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Laboratory, Loughborough

Univ.

Rohrherstellung Schweifzusatzentwicklung

Doosan, Goodwin, Metrode,
AISTOM, EON,
Loughborough Univ.,

MARBN

IMPULSE UK
Industrielle Herstellung Nottingham Univ.,
Birmingham Univ.,
Wyman-Gordon
EON, Metrode, Goodwin,
IMPEL UK Forschung MARBN Schweifzusatzherstellung Loughborough Univ., NUI
Galway, ALSTOM, DOOSAN
Georgische TU, Fraunhofer,
BAM, TU Chemnitz, Sheffield
POEMA EU Entwicklung Beschichtungssystem Hallam Univ., Turbocoating,
G.VKurdymov Institute for
Metal Physics, etc.
Ausdehnung Lebensdauer von Air Liquide, Metrode,
VALID UK Kraftwerkskomponenten Scottish & Southern Energy,
Entwicklung Reparatur- und SchweiBprozesse | Centrica Energy, TWI, IGCAR
TU Minchen, Dossan
Babcock, Chalmers Univ,
Entwicklung Beschichtungen fiir RWE, Vallourec, Universidad
BELENUS EU
Biomassekraftwerke complutense de madrid,
CIEMAT, INTA, UNIPER,
EIFER, etc.
Vallourec, TU Chemnitz,
Industrieprojekt- ) Bohler Edelstahl ,
D&O Entwicklung MARBN Bauteile, Schweifzusatze

voestalpine GieBerei,

voestalpine Bohler Welding
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A-5 Einordnung der Gruppe der 9 % Cr-Stahle in das Schaeffler-Diagramm, nach [100].

=Ni+30C+0,5Mn +30N
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