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Einleitung

1. Einleitung

Im Bereich der Erdél- und Erdgasexploration kommen sogenannte Schwerstangen zum
Einsatz, welche aus nichtmagnetischen, austenitischen Stahlen gefertigt werden. Diese
mussen hohen mechanischen Beanspruchungen durch Biegeumlaufbelastung in
heilRen chloridhaltigen Umgebungen standhalten. Die Firma Boéhler Edelstahl GmbH &
Co KG stellt speziell fur diese Anwendungen geeignete Stahle her, aus welchen die
Firma Schoeller-Bleckmann Oilfield Technology GmbH durch Umformung und
Bearbeitung Schwerstangen fertigt. Dabei haben sich vor allem die beiden
Legierungskonzepte CrNiMo und CrMnN bewahrt. Wahrend die CrNiMo-Stahle eine
hervorragende Korrosionsbestandigkeit aufweisen, zeichnen sich die CrMnN-Stahle
durch eine hohere Festigkeit und deutlich geringere Materialkosten aus. Nachdem sich
vorangegangene Dissertationen bereits mit Stahlen dieser beiden Typen eingehend
befasst haben, widmet sich die vorliegende Arbeit einem neuen austenitischen Stahl,

welcher beide Konzepte in einer CrMnNiMoN-Legierung vereint.

Der Schwerpunkt dieser Forschungsarbeit liegt in der Untersuchung der Schadigung
dieses neuen Werkstoffs unter schwingender Belastung in unterschiedlich aggressiven
Medien. Dazu wurden Schwingversuche mit der neuen Legierung analog zu friheren
Prifungen der Vergleichslegierungen unter hoch aggressiven Bedingungen
durchgefuhrt. Daruber hinaus wurden anwendungsnahe, korrosive Prufbedingungen
entwickelt, unter welchen sowohl der neue Werkstoff als auch jeweils ein Stahl der
beiden anderen Legierungskonzepte getestet wurden. Fur ein besseres Verstandnis der
Schadigung in Abhangigkeit unterschiedlicher Prifparameter, wie Spannungsverhaltnis,
Chloridgehalt, Temperatur und pH-Wert, erfolgte zusatzlich eine Charakterisierung der
Korrosionserscheinungen unter variierten Versuchsbedingungen. Durch die
Kombination aus zyklisch-mechanischer und (elektro-)chemischer Beanspruchung
kommt es neben Schwingungsrisskorrosion auch zu Loch- und
Spannungsrisskorrosion, wobei sich die verschiedenen Schadigungsarten gegenseitig
Uberlagern und beeinflussen. Fir eine genaue Analyse der auftretenden
Korrosionserscheinungen wurden alle Schwingbruchflachen mittels
Rasterelektronenmikroskop untersucht und die Ergebnisse in den Wohlerkurven

graphisch dargestellt.




Einleitung

In Erganzung zu den Schwingversuchen wurde eine systematische elektrochemische
Charakterisierung der drei Werkstoffe durch Stromdichte-Potentialkurven in den
gleichen Prifmedien durchgefihrt. Zusatzlich wurde auch der Korrosionsangriff ohne
den Einfluss der externen Polarisation in Form von Auslagerungsversuchen untersucht.
Da fur die Korrosionsbestandigkeit eines passiven Werkstoffs unter schwingender
Beanspruchung vor allem die Fahigkeit zur raschen und vollstandigen Repassivierung

entscheidend ist, erfolgten entsprechende Repassivierungstests.

Erklartes Ziel dieser Arbeit war es, ein besseres Verstiandnis der Einflisse von
Werkstoffeigenschaften und mechanisch-korrosiver Beanspruchung auf die wirkenden
Schadigungsmechanismen zu schaffen und damit einen Beitrag zur Optimierung
bestehender sowie zur Entwicklung neuer Werkstoffe flr diesen Anwendungsbereich zu

leisten.
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2. Literatur

Der Literaturteil dieser Arbeit spannt einen Bogen von der Theorie der
Materialermtudung Uber den Einfluss korrosiver Medien auf Werkstoffe unter
schwingender Beanspruchung bis hin zur detaillierten Betrachtung der Passivitat und

elektrochemischer Vorgange in ihrer Wechselwirkung mit mechanischer Schadigung.

2.1 Materialermiudung

Die wissenschaftliche Beschaftigung mit der Ermidung von Werkstoffen hat eine etwa
200 Jahre lange Geschichte, wobei Wohler 1870 als Erster den Zusammenhang
zwischen Spannungsamplitude, Mittelspannung und Materialversagen unterhalb der
statischen Festigkeit beschrieb. Seither wurde intensive Forschung auf dem Gebiet der
Materialermidung, der Rissinitierung und des Rissfortschritts betrieben. Der aktuelle
Stand der Wissenschaft in Bezug auf die Schadigung von Werkstoffen durch
schwingende Beanspruchung sowie die Theorie Uber den Einfluss der mechanischen

Parameter und der Materialeigenschaften werden in diesem Kapitel beschrieben. [1]

2.1.1 Schadigungsmechanismen

Die Schadigung durch schwingende Beanspruchung beginnt mit der Rissinitiierung in
Form von mikroskopischen Risskeimen in Gleitbandern an der Probenoberflache [2, 3]
Darauf folgt die Phase des Rissfortschritts, wobei im Falle einer geringen Belastung
nahe dem Dauerfestigkeitsniveau meist nur ein einzelner Rissansatz zu einem
gréReren Riss heranwachst. Bei hdheren Belastungen hingegen breiten sich tendenziell
mehrere Risse parallel aus, da der erforderliche Schwellenwert der Spannungsintensitat
an mehreren Stellen Uberschritten wird. In weiterer Folge wachsen diese Risse
zusammen, wodurch in der Nahe der Probenoberflache Stufen zwischen den einzelnen
Rissausbreitungsebenen zurickbleiben. Auf die Phase des stabilen Risswachstums, in
welcher eine durch Rastlinien gekennzeichnete Schwingbruchflache entsteht, folgt
schlieBlich der Restbruch. [3]
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Rissinitiierung

Die Theorie zur Initierung von Schwingungsrisskeimen basiert auf zyklischen
Abgleitvorgangen, welche Versetzungsbewegungen voraussetzen. Da Ermudung,
makroskopisch gesehen, bei Spannungen unterhalb der Flie3grenze auftritt, ist fur die
Erklarung eine mikroskopische Betrachtung erforderlich [2]. So kommt es auch bei
Spannungen weit unter der FlieRgrenze zu mikroplastischen Verformungsvorgangen in
einzelnen Kdrnern eines heterogenen Werkstoffs, da die Spannungszustande aufgrund
der elastischen Anisotropie sowie der unterschiedlichen Beschaffenheit und
Orientierung der Koérner sehr unterschiedlich sind. Ermidungsrisskeime entstehen
durch Gleitverschiebung zwischen zwei benachbarten kristallographischen Gleitebenen,

wenn die kritische Schubspannung 6rtlich Gberschritten wird. [3]

Bei niedrigen zyklischen Belastungen wirkt nur in jenen Korner, die eine besonders
gunstige Orientierung aufweisen, eine ausreichend hohe Schubspannung, um einen
Gleitvorgang zu initiieren. Die Lage der Gleitebene und der Gleitrichtung werden durch
die Winkel « und A bestimmt. Die Definition dieser Winkel ist der nachfolgenden

Abbildung 2.1 zu entnehmen.
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Abbildung 2.1:  Lage von Gleitebene und Gleitrichtung zur wirkenden Kraft [4]

Die Schubspannung 1 des Gleitsystems, errechnet sich aus Gleichung (1) und erreicht
einen maximalen Wert, wenn der sogenannte Schmid-Faktor cos(k)-cos(A) den
hdchstmdglichen Wert (0,5) annimmt. Dies ist der Fall, wenn sowohl die Gleitebene, als

auch die Gleitrichtung in einem Winkel von 45° zur externen Kraft stehen. [4, 5]
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T=F/A - cos(k) - cos(A) (1)

Betrachtet man die Verformungsvorgange speziell in Bezug auf das kubisch
flachenzentrierte (kfz) Gitter, so ist zunachst grundlegend festzuhalten, dass die
Gleitung auf den vier verschiedenen, dichtestgepackten {111}-Ebenen in jeweils drei
<110>-Richtungen mit zwei Vorzeichen erfolgen kann, sodass sich in Summe 12
Gleitsysteme fur das kfz-Kristallgitter ergeben [6]. Eine {111}-Ebene mit den moglichen
Gleitrichtungen ist links in Abbildung 2.2 dargestellt. Die Versetzungen weisen im nicht
aufgespaltenen Zustand einen Burgersvektor von %2 <110> auf [7]. Bei Materialien mit
niedriger Stapelfehlerenergie kommt es zur Zwillingsbildung oder zum Aufspalten der
Versetzungen in Shockley-Teilversetzungen mit den Burgersvektoren /g <211> und /g

<121>, welche einen Stapelfehler aufspannen (siehe Abbildung 2.2 rechts) [8].

{(‘jlﬂt)ebene %“w?-'%(z“) + %“ﬁﬁ Teilversetzung b,
Versetzung b

Stapelfehler
/ Teilvem
gz
| Gleitebene J l

e (] - |

Abbildung 2.2:  Gleitsysteme im kfz-Gitter (links) [9] und schematische Darstellung

eines Stapelfehlers (rechts) [10]

Je kleiner die Stapelfehlerenergie (SFE) ist, desto groRer ist die Aufspaltungsweite der
Teilversetzungen und umso starker ist die Gleitung an die {111}-Ebene gebunden. Bei
Werkstoffen mit niedriger SFE findet somit bevorzugt planares Gleiten statt, da die
Schraubenversetzungen am Quergleiten, d. h. dem Gleiten auf eine parallele
Gleitebene, gehindert werden [10, 11]. Austenitische CrNi- und CrMnN-Stahle weisen
beispielsweise eine niedrige SFE auf, wobei diese bei etwa 20 bis 70 mJ/m? liegt [12,
13]. Die SFE wird durch Ni erhéht und durch Cr abgesenkt [13]. Im Gegensatz dazu
wird bei Werkstoffen mit hoher SFE, wie etwa Aluminium, von welligem Gleiten
gesprochen, da Quergleiten zur Umgehung von Hindernissen fir die Versetzungen
leicht moglich ist [2, 14, 15].
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Die Abgleitvorgange finden bevorzugt an der Werkstoffoberflache statt, da die
Gleitebenen dort weniger durch das umliegende Material an ihrer Bewegung gehindert
werden und somit schon bei geringeren Spannungen auftreten kénnen. DarlUber hinaus
kommt es an der Oberflache haufig zu Spannungskonzentrationen etwa durch
Oberflachenrauigkeit oder die Kerbwirkung von Lochern. Bevorzugte Stellen fur die
Rissinitierung  sind  zudem  oberflachennahe  Einschlisse, welche die
Spannungsverteilung in ihrer unmittelbaren Umgebung beeinflussen und als Kerben

wirken konnen. [2]

Infolge eines Abgleitvorgangs entsteht eine Gleitstufe an der Materialoberflache,
wodurch der nun hervorstehende Teil der Gleitebene freigelegt wird und der blanke
Werkstoff erstmals mit der Umgebung in Kontakt kommt, wie Abbildung 2.3

schematisch darstellt.

9
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Abbildung 2.3: Bildung von Intrusionen und Extrusionen durch irreversible

Gleitvorgange [3]

An Luft bilden Edelstahle dabei in kiirzester Zeit eine sehr diinne Oxidschicht, welche
ausgezeichneten am Grundmaterial haftet. Gleichzeitig kommt es in der Phase
zunehmender Zugbelastung infolge der Gleitverschiebung auch zu einer
Kaltverfestigung in dem aktiven Gleitband. Dadurch entsteht in der Entlastungsphase
eine hohere Scherspannung in demselben Gleitband, jedoch diesmal in die
entgegengesetzte Richtung. Aufgrund der Oxidschichtbildung und der Kaltverfestigung
sind diese, durch Schwingbeanspruchung wiederholt auftretenden, Abgleitvorgange
nicht vollstandig reversibel, sodass es zur Entstehung von Intrusionen und Extrusionen
kommt. Auf diesem Schadigungsmechanismus basiert die Initilerung von Mikrorissen in
Gleitbandern. [2]
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Im Gegensatz zum monotonen Zugversuch, bei welchem die plastische Verformung
uber den gesamten Querschnitt der Probe stattfindet, lokalisiert sich das plastische
FlieBen unter Schwingbeanspruchung in einzelnen Gleitbandern, wie die
Gegenuberstellung in Abbildung 2.4 deutlich macht. Milella vergleicht diese Struktur mit
der eines Verbundwerkstoffs, wobei die Matrix sich elastisch verhalt und die plastische
Verformung innerhalb von Gleitbandern stattfindet, in welchen sich die

Ermiudungsschadigung konzentriert. [1]

(a)

— b
monotonic traction (b) fully reversed cyclic tractionI

slip line '

// !

\

2 N
100/5*’ Lum R |
7 |
)
62'
& '

——r@——

Abbildung 2.4:  Vergleich der Verformungsstrukturen bei monotoner (a) und zyklischer
(b) Belastung [1]

Bei zyklischer mikroplastischer Dehnung entstehen im kfz-Gitter parallel zur
urspringlichen Gleitebene charakteristische persistente Gleitbander (,Persistent Slip
Bands®, PSBs), in welchen sich die Gleitvorgdnge konzentrieren [15]. Thompson et al.
[16] entdeckten diese Gleitbander, die nach der Entfernung durch Elektropolieren an
derselben Stelle wieder entstehen. Dieses Phanomen tritt bei Vielkristallen vor allem an
der freien Oberflache auf, wo es zu Intrusionen und Extrusionen fuhrt, welche als Kerbe
wirken und ortliche Spannungskonzentrationen hervorrufen und damit Keimstellen fur
Risse darstellen [9]. Die Formung von PSBs konnte auch unterhalb der Dauerfestigkeit

festgestellt werden [1].
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Weidner et al. untersuchten die Lokalisation zyklischer Abgleitprozesse im planar
gleitenden austenitischen Stahl 316L. Der Schadigungsvorgang beginnt in diesem
Werkstoff mit der ortlichen Konzentration der plastischen Verformung in PSBs, die eine
spezielle Versetzungsanordnung (Leiterstruktur) aufweisen [15]. In weiterer Folge bilden
sich scharfe Anrisse auf Basis von Extrusionen und Intrusionen durch teils irreversible
Abgleitvorgange an der Oberflache, welche als ,Persistent Slip Markings® PSMs
bezeichnet werden. Dabei konnte auch festgestellt werden, dass sich PSMs nur entlang
der primaren Gleitebenen {111} bilden, wahrend die sekundaren Gleitsysteme nur
Gleitstufen bildeten. Des Weiteren fand Gleitung entlang der primaren Gleitsysteme im
gesamten Korn statt, wohingegen sekundare Gleitsysteme in den Bereichen nahe den
Korngrenzen aktiviert wurden. Der austenitische Stahl zeigte schon nach 1000
Lastzyklen erste Bereiche ortlich verdichteter Versetzungen. Im Gegensatz zu wellig
gleitenden Materialien wie reinem Nickel kommt es aullerdem zu einer zyklischen

Entfestigung. [14]

Man et al. [17] untersuchten die Grundlagen der Schadigung durch
Schwingbeanspruchung insbesondere in Bezug auf Versetzungsstrukturen und die
Lokalisierung der Verformung. Die Bildung von PSBs wird allgemein als erstes Zeichen
der Schadigung durch Ermidung angesehen. Der Autor stellte fest, dass die gut
dokumentierte Leiterstruktur innerhalb von PSBs, die von versetzungsreichen Wanden
und versetzungsarmen Kanalen ausgeht, nur eine Art der Versetzungsstruktur in PSBs.
Details zum inneren Aufbau sind nach wie vor nicht vollstandig geklart. Die infolge der
PSBs entstehenden scharfen Oberflachenmarken, PSMs, sind die Vorstufe von
Schwingungsrisskeimen und koénnen anhand des Oberflachenreliefs festgestellt
werden. Die Abbildung 2.5 stellt die Versetzungsstruktur in einem PSB, sowie die
Extrusionen und Intrusionen, welche ein PSM formen, in einem Oberflachenquerschnitt

schematisch dar. [17]
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Abbildung 2.5:  Oberflachenprofil durch ein Korn mit PSM an der Austrittsstelle des

PSB mit Versetzungen in Leiterstruktur [17]

Es existiert eine Vielzahl an Modellen fir die Ermudungsrissinitiierung:

~ourface-stress-assisted crack nucleation“-Model: Interne Spannungsfelder in
PSBs und deren Wechselwirkung mit der Materialoberflache bewirken eine
Dekohéasion, die zu Risskeimen an der Grenzflache zwischen PSB und Matrix
fuhren kann. (Modell von Brown et al.)

Leerstellen-Modell (EGM-Modell und Polak-Modell): Durch die Produktion und
Ausléschung von Stufenversetzungen und Punktdefekten bilden sich Leerstellen
in den PSBs und Ansammlungen von Versetzungen an den Grenzflachen
zwischen PSB und Matrix. Durch die Wechselwirkung von Versetzungen und
Leerstellen kommt es zur Bildung von Extrusionen und Intrusionen, gefolgt von
einer Aufrauhung der Oberflache.

Mikromechanische Modelle: Es existieren unterschiedliche mikromechanische
Modelle, die energetische Betrachtungen innerer Spannungen, lokale
Anreicherungen von Versetzungen und Wechselwirkungen mit Leerstellen

berucksichtigen.

Die verschiedenen Modelle gehen zum Grofdteil davon aus, dass Ermudungsrisse

bevorzugt oder sogar ausschlieBlich an der Grenzflache zwischen PSB und Matrix

initiilert werden. Die bislang erhobenen experimentellen Daten reichen noch nicht aus,

um eine zuverlassig anwendbare Theorie zu erstellen. Unbestritten ist die Tatsache,

dass sowohl Extrusionen als auch Intrusionen zu Spannungskonzentrationen fuhren,

-9-
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wobei Intrusionen offensichtlich aufgrund ihres geringeren Radius hohere

Spannungsspitzen erzeugen als Extrusionen. [17]

Man et al. untersuchten insbesondere auch die Bildung von Extrusionen und
Intrusionen an dem austenitischen Stahl 316L. Die Ergebnisse zeigen, dass sich der
Groldteil der PSMs bei etwa 15 % der Gesamtlebensdauer ausgebildet hat. Diese
bestehen aus bandférmigen Extrusionen mit meist ein oder zwei dunnen parallelen
Intrusion an einer bzw. beiden Grenzflachen zur Matrix, so wie sie auch in Abbildung
2.5 dargestellt sind [18, 19]. Die Beobachtungen stimmen gut mit dem Leerstellen-
Modell von Polak Uberein, welches von einer schnellen Bildung einer statischen
Extrusion ausgeht, gefolgt von einer Leerstellenanreicherung im PSB, der Migration von
Leerstellen vom PSB in die Matrix und der resultierenden Bildung von Intrusionen an
den Grenzflachen zwischen PSB und Matrix. Die PSMs bilden sich hauptsachlich in den
primaren Gleitsystemen {111} <101> aus, wobei nahe an den Korngrenzen auch
schwache PSMs an sekundaren Gleitsystemen, wie etwa {111} <101>, zu finden sind.
Nach einer kurzen Phase der Verfestigung wahrend der Bildung feiner Gleitstufen am
Beginn dominiert durch die Konzentration der Verformung in PSMs bis zum Versagen
die zyklische Entfestigung. Fur die Untersuchung von PSMs eignet sich vor allem die
Atomsonde-Technologie, mit welcher die Oberflachentopographie besonders genau

abgebildet werden kann. [19]

Rissfortschritt

Der Ubergang von der Phase der Rissinitierung in die des Rissfortschritts findet statt,
sobald das Mikrorisswachstum nicht mehr vom Oberflachenzustand abhangt, sondern
vornehmlich vom Risswiderstand des Werkstoffs bestimmt wird [2]. Bereits in dieser
Anfangsphase wird das ortliche Spannungsfeld durch den Mikroriss beeinflusst und
fuhrt zu  einer  Spannungskonzentration an der  Mikrorissspitze. Die
Fortschrittsgeschwindigkeit von Mikrorissen ist zu Beginn sehr unstetig. Hindernisse,
wie beispielsweise Korngrenzen, bremsen die Wachstumsgeschwindigkeit oder stoppen
den Mikroriss komplett. Aulierdem wird die Gleitbewegung mit zunehmendem Abstand
von der freien Oberflache zusatzlich durch die umliegenden Kérner erschwert. Sobald
der Riss die ersten Korngrenzen uberwunden hat kommt es zur Aktivierung weiterer
Gleitebenen. Dadurch kann der Rissfortschritt der gunstigsten Gleitebene folgen und

von der Richtung des ursprunglichen Gleitbandes abweichen. Es bildet sich dann eine

-10 -
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Rissfront, die, abhangig vom Risswiderstand des Werkstoffs, mit steigender
Geschwindigkeit fortschreitet. [2]

Wahrend die Ermuidungsrisse in ihrer Anfangsphase entlang der maximalen
Schubspannung, etwa in einem 45°-Winkel zur wirkenden Zugspannung, entstehen und
wachsen, breiten sie sich ab einer Risslange von mehreren ym meist in der Ebene

normal zur maximalen Zugspannung aus, wie Abbildung 2.6 veranschaulicht [20].

Je eingeschrankter die Auswahl an leicht aktivierbaren Gleitsystemen ist, desto langer
bewegt sich der Mikroriss entlang kristallographischer Richtungen bevor er sich entlang
der Ebene normal zur Zugspannung orientiert. Daher ist die schubspannungsbestimmte
Rissphase bei Ni- und Cu-Legierungen in der Grof3enordnung von 1 mm, wahrend sie

bei Aluminium unter 0,1 mm liegt. [2]

Risskeim- Mikroriss- Makrorisswachstum (senkrecht zur  Restgewalt-

bildung wachstum groften Normalspannung) bruch
| o
10 pum
(KorngroRe) 1 mm Kom
|
|
) I
e
3 -
o
0
@) I
Schwingriss Schwingungsstreifen
Ermidungs- c
gleitband

Abbildung 2.6:  Rissinitiierung und Rissfortschritt [21]

Die Phase der Rissinitierung und des Mikrorisswachstums nimmt aufgrund der
geringen Rissfortschrittsgeschwindigkeit oft einen groRen Teil der Gesamtlebensdauer
ein. Der Verlauf der Risslange ausgehend von drei verschiedenen Risskeimlangen ist in
Abbildung 2.7 dargestellt. Die untere Kurve zeigt, dass im Fall einer polierten
Oberflache die Rissinitierung und das Mikrorisswachstum die meiste Zeit in Anspruch
nimmt. Auch bei Rissen, die von feinen Einschlissen an der Oberflache ausgehen
dominiert die Phase des Mikrorisswachstums, in welcher der Riss nur sehr langsam

fortschreitet oder sogar vollstandig zum Erliegen kommt. Im Gegensatz dazu nimmt mit
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steigender Defektgrofle (obere Kurve) der Anteil des Makrorisswachstums an der
Gesamtlebensdauer zu. Folglich sind Risse, die von polierten Oberflachen und feinen
Einschlissen ausgehen, fur den Grofteil der Lebensdauer deutlich kleiner als 1 mm

und damit praktisch unsichtbar. [2]
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Abbildung 2.7:  Verlauf des Risswachstums ausgehend von drei verschiedenen

Risskeimlangen [2]

Auch bei Beanspruchungen unterhalb der Dauerfestigkeit kdénnen sogenannte
mikrostrukturell kurze Risse festgestellt werden, wie Abbildung 2.8 veranschaulicht. lhr
Wachstum endet an mikrostrukturellen Barrieren, wie etwa einer einfachen Korngrenze
oder einer Zweiphasengrenzflache. Sie entwickeln sich somit nicht zu einem Makroriss
und flhren nicht zum Versagen der Probe. Die maximale Grolie dieser nicht weiter
wachsenden Mikrorisse entspricht somit etwa dem Abstand zwischen den
mikrostrukturellen Barrieren im Werkstoff. Daraus kann eine neue Definition der
Dauerfestigkeit abgeleitet werden: Die Dauerfestigkeit ist die maximal
Spannungsamplitude, bei welcher auf die Risskeimbildung kein kontinuierliches
Risswachstum bis zum Versagen folgt. [2]
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Das Versagen durch zyklische Belastung erfolgt meist durch einen einzigen Makroriss.
Dabei kdnnen an den gebrochenen Proben meist weitere Risskeime entdeckt werden,
die sich aufgrund der langen Rissinitiierungsphase noch im Mikrorissstadium befinden.
Insbesondere bei Spannungsamplituden, die nur knapp Uber der Dauerfestigkeit liegen,
tritt in den meisten Fallen nur ein Makroriss auf, da die erforderliche
Spannungskonzentration nur an der schwachsten Stelle erreicht wird. Unter diesen
Voraussetzungen ist die Phase der Rissinitierung sehr lang und die Streuung der
Ergebnisse grold, da das lokale Erreichen der kritischen Spannung stark vom Zustand
und den Schwachstellen der jeweiligen Probe abhangig ist. Mit zunehmender
Spannungsamplitude sinkt die Dauer der Rissinitierungsphase, da die
mikrostrukturellen Barrieren immer leichter GUberwunden werden. Infolgedessen steigt
auch die Zahl an Mikrorissen, die zu Makrorissen heranwachst und die Ergebnisse

weisen eine geringere Streuung auf. [2]

Sa

— fatigue limit

i Microcracks can be
initiated, but do not
grow due to barriers.

No macrocrack, no failure.

log N

Abbildung 2.8:  Mikrostrukturell kurze Risse bei Beanspruchung unterhalb des
Dauerfestigkeitsniveaus einer ungekerbten Probe [2]

Sobald die Rissinitierungsphase abgeschlossen ist und die Rissfortschrittsphase
beginnt hat die Oberflache keinen Einfluss auf die Rissspitze und das Wachstum erfolgt
normal zur Zugspannung. In dieser Phase erfolgt der Abgleitprozess entlang mehrerer
Gleitebenen. Wahrend der Belastung 6ffnet sich der Riss durch plastische Verformung
an der Rissspitze. Eine lllustration dieses Wachstumsprozesses entlang zweier
symmetrischer Gleitsysteme in Richtung der maximalen Schubspannung ist in
Abbildung 2.9 dargestellt. Der Rissfortschritt erfolgt dabei durch Dekohasion, welche

durch ein- oder auslaufende Versetzungen an der Rissspitze bewirkt wird.
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arpening

Abbildung 2.9:  Rissfortschritt wahrend eines Lastwechsels [2]

Es gibt zwei gangige Modelle des Rissfortschritts, welche die Bildung von
Schwingstreifen erklaren und in Abbildung 2.10 dargestellt sind. Das Modell von
McMillan und Pelloux (links in Abbildung 2.10) geht davon aus, dass sich der Riss
beginnend mit der Rissspitze schliel3t und wurde fur Aluminiumlegierungen entwickelt.
Im Gegensatz dazu zeigt das Modell von Laird fir reine Metalle, dass sich, infolge der
Abstumpfung der Rissspitze, eine Art Ohr bildet und sich der Riss entsprechend hinter
der Rissspitze schlief3t. [2]

model of McMillan/Pelloux model of Laird

Abbildung 2.10: Rissfortschritt wahrend eines Lastwechsels [2]
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2.1.2 Einfluss der Beanspruchungsart

Schwingversuche werden vorwiegend mit einachsiger zyklischer Zug-Druck-
Beanspruchung oder Umlaufbiegebeanspruchung durchgefihrt. Daneben gibt es auch
Versuche mit reiner Biege- oder Torsionsbelastung und eine Vielzahl an komplexen,
mehrachsigen Beanspruchungsvarianten. In diesem Abschnitt soll auf die beiden

erstgenannten Belastungsarten naher eingegangen werden.

Fir die Aufbringung einer einachsigen Beanspruchung in Form einer Zugschwell- oder
einer Zug-Druck-Belastung wird meist eine servohydraulische Prifmaschine eingesetzt,
welche eine konstante Spannungsamplitude Uber den gesamten Probenquerschnitt

erzeugt, wie Abbildung 2.11(a) veranschaulicht.

Der Umlaufbiegeversuch erfordert eine vergleichsweise einfache Prifanlage, mit
welcher eine zylindrische Probe rotiert wird, an deren Ende eine definierte Last
aufgebracht wird, die ein Biegemoment erzeugt. Dabei wird, wie in Abbildung 2.11(b)
dargestellt, ein linearer Spannungsgradient Uber die Querschnittsflache der Probe
wirksam, sodass die maximalen Spannungen nur an der obersten und untersten Faser

des Zylinders wirken und in Richtung der neutralen Faser abnehmen.

(a) 0.5 mm stress in the
o process volume
d = cYcLc
» TRACTION
- |
process volume process vBIume
(b) s stress in the
0.5 mm o i //_process volume
— — — | 0,
M ROTATING
Zf BENDING
— e —
_Gb
process volume process volume

Abbildung 2.11: Spannungsverteilung im Probenquerschnitt bei Zug-Druck (a) und
Umlaufbiege-Beanspruchung (b) [1]

Die Rissinitiierung findet im Falle der Ermudung bei hoher Lastspielzahl, high-cycle
fatigue (HCF), in der etwa 500 pm dicken auferen Schicht der Probe statt. Diese

Oberflachenschicht kann als dinner Hohlzylinder dargestellt werden, welcher als
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Prozessvolumen angesehen werden kann und in Abbildung 2.11 dunkel dargestellt ist.
Bei Zug-Druck-Beanspruchung wirkt die definierte Nennspannung im gesamten
Prozessvolumen. Im Falle der Biegeumlaufbelastung hingegen sinkt die Spannung,
bedingt durch den Spannungsgradienten, unterhalb der Probenoberflache mit
abnehmender Distanz zur neutralen Faser ab, sodass je nach Probendurchmesser die
wirkende Spannung im Prozessvolumen auf ca. 90-95 % der Nennspannung abfallt. Die
tatsachlich wirkende Spannung im Prozessvolumen ist also von der Steilheit des
Spannungsgradienten und damit vom Probendurchmesser abhangig. Infolgedessen ist
die gemessene Schwingfestigkeit im Umlaufbiegeversuch héher als unter Zug-Druck-

Beanspruchung. [1]

Ein weiterer Einflussfaktor sind mogliche Ausrichtungsfehler, die insbesondere bei Zug-
Druck-Versuchen zu einer Exzentrizitat der Belastung und damit zu einer Uberlagerten
Biegebeanspruchung fihren konnen. Dadurch kdnnen Maximalspannungen oberhalb

der Nennspannung verursacht werden.

Unter Bericksichtigung der angefiuhrten Einflussfaktoren lasst sich erklaren, weshalb in
Vergleichsversuchen mit dem gleichen Werkstoff die Schwingfestigkeit unter Zug-
Druck-Belastung nur 60-90 % der Schwingfestigkeit unter Umlaufbiegebelastung
betragt. [1, 22]

2.1.3 Einfluss der Prufparameter

Spannungsverhaltnis und Mittelspannung

Ermidungsversuche werden meist bei einem konstanten Spannungsverhaltnis R
durchgefuhrt. Der R-Wert steht fur das Verhaltnis der Unterspannung oy zur
Oberspannung oo. Ein Grolteil der Schwingversuche wird bei R = -1, also unter
Wechselbelastung durchgefuhrt, da diese Versuche mit verhaltnismalig geringem
Aufwand im Biegeumlauftest realisiert werden kénnen. Die Mittelspannung on, ist dabei
Null und die Oberspannung entspricht der Spannungsamplitude c,. Die Dauerfestigkeit
wird in diesem Fall als Wechselfestigkeit o, bezeichnet. Schwingversuche mit positiver
Mittelspannung werden meist unter einachsiger Zug-Druck- oder Zug-Schwell-
Belastung mithilfe einer servohydraulischen Prufmaschine durchgefuhrt. Mit steigender
Mittelspannung sinkt die ertragbare Spannungsamplitude. Dieser Zusammenhang kann
mit dem Smith- oder dem Haigh-Diagramm (Abbildung 2.12) gut veranschaulicht

werden.

-16 -



Literatur

Ga
Re—v.
\ Streckgrenzengerade
\ ~-R._—
o '\Gamax - Re Om
W N
- Goodman-Gerade
technisch G
Oa . = _ W
nutzbarer ~. %A = 0w R Om
. ~ m
Bereich ‘<.
\.
Y ~-J >
0 Re Rn  Om

Abbildung 2.12: Dauerschwingfestigkeitsdiagramm nach Haigh [23]

Das Dauerschwingfestigkeitsdiagramm nach Haigh zeigt die ertragbaren
Spannungsamplituden, welche in Abhangigkeit der Mittelspannung von der Goodman-
Gerade und der Streckgrenzen-Gerade eingegrenzt werden. Diese Abschatzung der
Dauerschwingfestigkeit gilt als konservative Einschrankung fur den technisch nutzbaren

Bereich.

Frequenz

Bei niedrigen Temperaturen und unter inerten Prifbedingungen hat die Frequenz der
Schwingbeanspruchung bei Stahlen keinen signifikanten Einfluss. Lediglich bei hohen
Frequenzen ab etwa 150 Hz bzw. im Falle einer stark ausgepragten Hysterese bei
entsprechendem plastischem Dehnungsanteil ist darauf zu achten, dass keine
Erwarmung der Probe auftritt. Bei hohen Pruftemperaturen hingegen missen
Kriechvorgange berucksichtigt werden, die von der Belastungszeit abhangig sind und
daher bei niedrigen Pruffrequenzen ein Problem darstellen kdnnen. [23, 24]

2.1.4 Einfluss des Werkstoffs

Gitter

Die Wohlerkurven kubisch-raumzentrierter Eisenlegierungen weisen im Anschluss an
den Zeitfestigkeitsbereich ein scharfes ,Knie* auf, in welchem die ertragbare
Spannungsamplitude unabhangig von der Anzahl weiterer Lastzyklen einen konstanten

Wert annimmt, welcher als Dauerfestigkeit bezeichnet wird. Im Gegensatz dazu existiert
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fur kubisch-flachenzentrierte Werkstoffe wie Nickel und austenitische rostfreie Stahle
keine echte Dauerfestigkeit, da die ertragbare Spannungsamplitude mit steigender
Zyklenzahl stetig abnimmt. Daher wird die Dauerfestigkeit fur diese Werkstoffe als die
ertragbare Spannungsamplitude bei einer bestimmten Anzahl an Lastwechseln, etwa
bei 107 Zyklen, definiert. [1]

Festigkeit

Zu den bedeutendsten werkstoffseitigen Einflussfaktoren zahlt die statische Festigkeit.
Flr eine grobe Abschatzung kann von einer Wechselfestigkeit von 20 bis 50 % der
Zugfestigkeit R, ausgegangen werden. Dabei ist aber zu beachten, dass eine
Festigkeitssteigerung, etwa durch Kaltverfestigung, die Dauerfestigkeit nicht im gleichen
Male anhebt. Im Gegensatz dazu hat die Verfestigung durch Kornfeinung auf die
Schwingfestigkeit einen ahnlichen Effekt wie auf die Streckgrenze — beide folgen dem
Hall-Petch-Gesetz. Korngrenzen stellen fur einen beginnenden Riss eine Barriere dar,
weil der Riss seine Richtung beim Uberwinden der Korngrenze an das jeweilige neue

Gleitsystem anpassen muss. [1, 5, 25]

Auch bezogen auf die ertragbare Dehnungsamplitude hat die Festigkeit des Werkstoffs
einen grollen Einfluss. So weisen weiche Werkstoffe bei niedrigen Zykluszahlen mit
definierten Dehnungsamplituden ein besseres Ermidungsverhalten auf, da sie aufgrund
ihrer Duktilitat der aufgezwungenen Deformation besser folgen kdénnen, ohne einen
Riss zu bilden. Bei hohen Lastspielzahlen hingegen, verhalten sich hdherfeste
Werkstoffe gunstiger, da sie bei geringen Dehnungsamplituden eine plastische
Verformung der oberflachennahen Kérner hemmen, an welchen sich sonst bevorzugt

Risse infolge lokaler Abgleitprozesse bilden. [1]

Des Weiteren kann im Bereich der Zeitfestigkeit eine Verfestigung oder Entfestigung
infolge der plastischen Verformung auftreten. Dabei neigen weiche Werkstoffe bzw.
Materialien mit hohnem Rn/Rpo2 > 1,4 eher zur Verfestigung, da die zyklische Belastung
analog zu einer Kaltverfestigung Versetzungen in das versetzungsarme Gitter einbringt.
Dagegen zeigen Werkstoffe mit hoher Festigkeit bzw. niedrigem Rn/Rpo2 < 1,2 eher
eine Entfestigung, die durch eine Neuordnung der Versetzungsstruktur und der
Verformung im Bereich von Ausscheidungen durch die Gleitprozesse hervorgerufen
wird. Im Bereich hoher Lastspielzahlen tritt der Effekt der Ver- oder Entfestigung kaum
auf, da die Spannungs- oder Dehnungsamplituden im elastischen Bereich liegen und
nur einzelne Oberflachenkdrner plastische Verformung erfahren [1]. Zudem ist zu
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beachten, dass mit steigender Festigkeit im Normalfall die Duktilitat eines Werkstoffs
abnimmt, wodurch seine Kerbempfindlichkeit ansteigt und folglich bereits kleinere
Kerben, beispielsweise in Form von Oberflachenfehlern, die Schwingfestigkeit

reduzieren konnen [26].

Auch die Homogenitat und Reinheit des Werkstoffs ist dabei ein wichtiger Faktor, da
innere Kerben durch Geflugeinhomogenitaten und nichtmetallische Einschlisse oder
Ausscheidungen in der oberflachennahen Prozesszone die Schwingfestigkeit
herabsetzen konnen. An Einschlussen kommt es zur ortlichen
Spannungskonzentrationen, die besonders bei niedriger Nominalbeanspruchung eine
Rolle spielen, bei welchen Geflugeinhomogenitaten zum Erreichen kritischer lokaler
Spannungen flhren koénnen [27]. Mit der Zugfestigkeit steigt aullerdem die
Mittelspannungsempfindlichkeit von Stahlen, was auf die geringere zyklische
Relaxationsfahigkeit hoherfester Guiten  zurlckgefuhrt wird [3]. Auch die
Eigenspannungsempfindlichkeit erhdht sich mit der Zugfestigkeit, was durch den

erschwerten Abbau innerer Spannungen in diesen Materialien erklart wird.

Oberflache

Neben den reinen Werkstoffeigenschaften hat auch die Beschaffenheit der
Probenoberflache einen entscheidenden Einfluss auf die Schwingfestigkeit. Wahrend
Zugeigenspannungen, Kerben (abhangig von Tiefe und Radius) und Entfestigungen an
der Probenoberflache die Schwingfestigkeit herabsetzen, kénnen
Druckeigenspannungen und Festigkeitssteigerungen die Dauerfestigkeit bzw. die
Lebensdauer erhdohen. Druckeigenspannungen bewirken, dass Risskeime und kurze
Risse zusammengedrickt werden und durch die verminderte Riss6ffnung weniger

rasch wachsen. [28]

Beim Zerspanen wird die bearbeitete Oberflache durch Kaltumformung verfestigt, wobei
uberwiegend Zugeigenspannungen eingebracht werden. Vergleicht man daher eine
mechanisch polierte Oberflache mit einer elektrolytisch polierten, so Uberwiegen im
Schwingversuch meist die positiven Effekte der tendenziell spannungsfreien
elektropolierten Oberflache.
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2.2 Passivitat

Im folgenden Kapitel sind neben elektrochemischen Grundlagen die Struktur und
Zusammensetzung von Passivschichten sowie die Mechanismen der Loch- und

Spannungsrisskorrosion beschrieben.

2.2.1 Elektrochemie

Bei der Korrosion von Metallen in wassrigen Losungen laufen parallel zueinander
anodische, und kathodische Reaktionen ab. Ein Beispiel flr eine anodische Reaktion ist
die Oxidation von Eisen, wobei die Reaktionsgleichung (2) nur eine vereinfachte Form
darstellt. Tatsachlich laufen die nachfolgenden Reaktionen meist in mehreren
Teilschritten ab [25].

Fe > Fe**+2¢ (2)

Unter Sauerstoff-freien Bedingungen verbrauchen die kathodischen Reaktionen die
freigesetzten Elektronen je nach pH-Wert des Mediums in Form einer Reduktion
entsprechend der Gleichungen (3) und (4) [29].

2H ' +2e 5 H, pH <7 (3)
2H,0+2e > Hy+2OH pH > 7 (4)

In bellUfteten Ldsungen (bei Anwesenheit von Sauerstoff) sind zusatzlich die
kathodischen Reaktionen (5) und (6) moéglich [29].

% 0y+2H" +2e — H,0 pH<7 (5)
%20,+H,O+2e—»2O0OH pH>7 (6)

Die anodische Metallauflosung ist von der Potentialdifferenz zwischen Metall und
Lésung abhangig. Wenn sich an der Metalloberflache noch keine Schicht gebildet hat,
wird diese Potentialdifferenz durch die elektrochemische Doppelschicht bestimmt.
Dabei grenzt an die Metalloberflache die sogenannte ,innere Helmholtzschicht® (IHP)
welche spezifisch adsorbierte lonen (ohne Hydrathille) enthalt. Auf diese folgt die
.=auldere Helmholtzschicht® (OHP), welche aus hydratisierten lonen besteht und Uber
eine Diffusionszone in die restliche Losung ubergeht, wie Abbildung 2.13 zu entnehmen
ist [30, 31]. Durch die gegensatzliche Ladung verhalten sich diese beiden Schichten wie
die Kapazitat eines Kondensators [32].
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Abbildung 2.13: Innere und auliere Helmholtzschicht [31]

Die Abbildung 2.14 stellt schematisch den értlich getrennten Ablauf der anodischen und
der kathodischen Reaktion sowie den Transfer der Elektronen durch das Metall dar. An
der Anode und der Kathode stellen sich elektrische Potentialdifferenzen A¢, bzw. Adc

zwischen Metalloberflache und Losung ein.
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Abbildung 2.14: Anodische und kathodische Teilreaktionen an der Metalloberflache
[29]

Das Diagramm in Abbildung 2.15 zeigt die Teilstromdichte-Kurven von einem Metall M
mit dem Gleichgewichtspotential Egm®) und einer Wasserstoffelektrode mit dem
Gleichgewichtspotential EH.2H%). Aufgrund des unedlen Charakters des Metalls in Bezug
auf die Wasserstoffreaktion ergibt sich aus dem Schnittpunkt der Teilstromdichtekurven

ioxm UNd ieqx die Korrosionsstromdichte ikor und das Korrosionspotential Ekor. Im
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Gegensatz zu den Teilstromdichtekurven (strichliert) kann die Summenstromkurve

(graue Linie) etwa mittels potentiodynamischem Scan gemessen werden.

IKorr

Stromdichte i (log)

10(H./2H")

E i) Exorr E (Ha2H"

Potential E

Abbildung 2.15: Teilstromdichte-Kurven und Summenstromdichte-Potentialkurven
einer Metall- und einer Wasserstoff-Elektrode sowie der

Korrosionsreaktion nach [29]

Ein Beispiel flir eine Stromdichte-Potentialkurve eines passiven Werkstoffs ist in
Abbildung 2.16 angefuhrt. Neben den wichtigsten Kennwerten (Korrosionspotential
Eworr, Passivierungspotential Epass, Aktivierungspotential E.x, Durchbruchspotential Eg,
Passivstromdichte ip, Passivierungsstromdichte ipass) sind zuséatzlich die Einflisse von
Legierungselementen und Medienbestandteilen auf die Lage der Kurve eingetragen.
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Abbildung 2.16: Einfluss von Legierungselementen und Medienbestandteilen auf die

Kennwerte von Stromdichte-Potentialkurven

2.2.2 Passivschicht

Passivschichten sind etwa 2 bis 10 nm dicke Oxid- bzw. Hydroxidfiime auf der
Metalloberflache, welche eine eingeschrankte Leitfahigkeit aufweisen und das Metall
wirksam vom Umgebungsmedium trennten [30]. Passivschichten werden meist
innerhalb weniger Sekunden oder Minuten gebildet und nehmen dann in einem
langsamen Prozess, der oft mehrere Stunden dauert, eine Fernordnung an [33]. Fur die
Entstehung einer Passivschicht in einem wassrigen Medium gibt es verschiedene
Mechanismen. Zum einen kann die Bildung eines oxidischen Adsorptionsfilms (7) oder

eines kompakten Metalloxidfilms (8) direkt aus der Metalloberflache erfolgen [34].
Mmetal + H2Oaq = MOgq + 2Haq+ +2€’ (7)
Mmetal + HZan — MOy + 2Haq+ + 2¢e’ (8)

Zum anderen kann die Oxidation des Metallatoms zum geldsten Kation zuvor ablaufen
(9) und anschlief3end die Oxidbildung (10, 11) stattfinden.

Mmetal = Maq2+ +2¢e 9)

Mag™" + HoO — MOoy + 2Haq" (10)
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2Maq?* + 3H20 — MoOgzox + 6Haq" + 267 (11)

Auf reinem Eisen bildet sich in wassrigen Ldsungen bevorzugt FesO4, welches
anschlieBend zu y-Fe,O3; oxidiert. Wahrend die Ubrigen Eisenoxide rasch in Lésung
gehen, stellt nur y-Fe,O3; eine schutzende Schicht dar. Es wird daher davon
ausgegangen, dass sich eine Doppelschicht aus y-Fe;O3; an der Elektrolytseite und
FesO4, an der Metalloberflache bildet, welche beide eine inverse Spinellstruktur

aufweisen und vollstandig mischbar sind. [35]

Die Beschreibung der Passivschichten von Legierungen ist deutlich komplexer, als die
der reinen Metalle, da ihre Zusammensetzung sowohl von der Sauerstoffaffinitat bzw.
der Oxidationsrate der einzelnen Legierungsbestandteile an der Metalloberflache, als
auch von der Ubertragungsrate durch die Schicht und die Grenzflache zum Elektrolyt
abhangt. Die chemische Zusammensetzung und die vorkommenden Verbindungen der
Passivschicht und des darunterliegenden Interface kénnen etwa mit XPS-Messungen
und Atomsondentomographie bestimmt werden [36, 37]. Die Schutzwirkung einer
Passivschicht ist neben der chemischen Zusammensetzung vor allem von der
Defektdichte des entsprechenden Oxids und der Loslichkeit im jeweiligen Medium
abhangig. So geht beispielsweise bei FeCr-Legierungen in sauren Medien bevorzugt
Fe* in Lésung, da Cr**-lonen extrem langsam durch die Oberfliche des Films
transportiert werden, wodurch es zu einer Anreicherung von Cr** in Form von Cr,0j3 in

der Passivschicht kommt. [35]

Der Passivfilm besteht meist aus zwei Schichten: einer inneren oxidischen
Barriereschicht und einer oft dinneren und starker hydratisierten Au3enschicht. Clayton
geht dabei von einem bipolaren Charakter dieses Passivfilms aus. Demnach ist die
aulRere Lage mit negativen Ladungen angereichert und wirkt als Kationen-selektive
Schicht (nur durchlassig fiur Kationen), wodurch das Eindringen von Chloridionen
erschwert wird. Die innere Lage ist nach diesem Modell Anionen-selektiv (nur
durchlassig fur Anionen) und bildet eine Barriere fur nach aullen drangende
Metallkationen. [38]

Bildet sich die Passivschicht in einem Chlorid-haltigen Medium, so wird Chlorid sowohl
im inneren als auch im aufReren Teil der Passivschicht eingebaut. Es wird vermutet,
dass die Chloridkonzentration im Oxidfilm bei etwa 1-5 % liegt und die Chloridionen
Sauerstoff ersetzen und dadurch die Stabilitat des Passivfilms vermindern [33]. Es

werden neben einigen anderen vor allem die folgenden 3 Modelle zum
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Schadigungsmechanismus durch Chlorid diskutiert: Adsorption, die zu lokaler
Filmauflosung fuhrt; Penetration, wobei Anionen in den Film eindringen und die

Oxidbindungen schwachen; Filmbruch an Defekten wie Rissen und Versetzungen.

2.2.3 Wirkung der Legierungselemente

Im folgenden Teil wird die Wirkung der wichtigsten Legierungselemente auf die

Passivitat und die Korrosionsbestandigkeit von Stahlen beschrieben.

Chrom

Die Korrosionsbestandigkeit von Stahlen wird hauptsachlich Gber den Chromgehalt
eingestellt. Bei Stahlwerkstoffen ist ein Mindestgehalt von etwa 12,5 % geléstem Chrom
in der Matrix erforderlich, damit eine schutzende Passivschicht gebildet werden kann.
Cr ist in der gesamten Passivschicht vorwiegend als Cr** in Form von Cr-Hydroxid,
Cr,03 oder einem FeCr,04-Spinell angereichert (Abbildung 2.17 und Abbildung 2.18)
[39].
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Abbildung 2.17: Tiefenprofil der Passivschicht eines CrNiMo18-14-2 Stahls [38]
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Die Loslichkeit der Cr-Oxide in einem wassrigen Elektrolyt ist sehr gering, weshalb die
Fe-Kationen viel eher in Losung gehen und durch Cr-lonen ersetzt werden. Der Cr-
Anteil der Kationen von Passivschichten in sauren Losungen liegt daher mit etwa
50-70 % weit Uber dem Cr-Gehalt des Grundmaterials, wie Abbildung 2.18 am Beispiel
der chemischen Tiefenprofile der Passivschichten zweier korrosionsbestandiger Stahle
zeigt [33].
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Abbildung 2.18: Chemisches Tiefenprofil von Passivschichten [40]

Mit zunehmendem Chromgehalt verbessert sich die schitzende Wirkung der
Passivschicht, wodurch die Passivstromdichte sinkt. Zudem nehmen die kritische
Passivierungsstromdichte und das Passivierungspotential ab, sodass die Passivierung
rascher stattfinden kann [41]. Eine Steigerung des Chromgehalts macht Legierungen
auch in zunehmend aggressiveren Losungen passiv. und erhoht das
Lochkorrosionspotential [25]. Alamr et al. konnten feststellen, dass ein hdherer Cr-
Gehalt die mechanische Belastbarkeit von Passivschichten steigert, wahrend diese bei

hdéheren Fe-Gehalten abnimmt [40].

Molybdan

Mo existiert in der Barriereschicht (innen) des Passivfilms hauptsachlich als Mo*" in
Form eines Oxids (MoO>) oder Hydroxids und liegt in der AuRenschicht vorwiegend als
Mo®" vor. Molybdan tragt dadurch entscheidend zum bipolaren Charakter der
Passivschicht bei, der Chloridionen vor dem Durchtritt hemmt [42]. Es gibt
unterschiedliche  Vorstellungen uber die vorliegenden Verbindungen und
Wechselwirkungen mit Fehlstellen in der Passivschicht [38]. Ein mit XPS gemessenes

Tiefenprofil des Gehalts an Mo und seiner Oxide bzw. Hydroxide in der Passivschicht
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eines superaustenitischen Stahls mit 6 % Mo nach Auslagerung in einer FeCls-Losung

ist in Abbildung 2.19 angegeben.
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Abbildung 2.19: Konzentrationsverldufe von Mo**-Oxid/Hydroxid sowie Mo®*-Oxid in
der Passivschicht eines superaustenitischen Stahls mit 6 % Mo nach

Auslagerung in einer FeCls-Losung [33]

Molybdan ist ein wichtiges Legierungselement zur Verbesserung der Bestandigkeit
gegen Loch-und Spaltkorrosion. Es konnte festgestellt werden, dass Mo durch
Komplexbildungen und die Verstarkung des bipolaren Charakters den Chlorid-Gehalt in
der Passivschicht reduziert. Damit verbessert Mo die Stabilitat und Bestandigkeit des
Passivfilms und hebt die kritische Pitting-Temperatur an. Es wird davon ausgegangen,
dass Mo mit Fe und Ni ein Molybdat bildet, das auch im fir Mo transpassiven Bereich
stabil ist und damit den Stahl auch bei héheren Potentialen schitzt. Molybdan durfte
zudem unldsliche Chloridkomplexe (3-MoCl,, a-MoCls, MoOCI, MoOCI; und MoO,Cl) in
Korrosionsléchern bilden, welche die Chloridionen im Loch abbinden und damit
nachweislich die Chlorid-Aktivitat in Pits reduzieren. Dadurch wird die Auflésungsrate
gesenkt und die Bildung von l6slichen Metallchloriden gehemmt, die eine Ansauerung
des Lochelektrolyten nach sich ziehen wirden. Auf diese Weise erleichtert Mo
zusatzlich die Repassivierung [38]. Auch die Bestandigkeit gegen SRK wird durch Mo
verbessert [43].

Nickel

Ni ist in den beiden Lagen von Passivschichten kaum enthalten. In der Phase eines
anodischen Auflosungsprozesses sind Ni, Mo und Cr an der Oberflache angereichert.
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Wahrend Mo und Cr bei der Passivierung in die Passivschicht Gbergehen, bleibt Ni zum
Grofteil im Metall und reichert sich unterhalb der Oxidschicht an, wie Abbildung 2.20
veranschaulicht [33]. Des Weiteren konnte mit XPS-Analysen festgestellt werden, dass
sich, entsprechend dem sogenannten ,Engel-Brewer‘-Modell, eine Schicht der
intermetallischen Ni-Mo-Verbindung an der Metalloberflache bildet. Die Bindungen
insbesondere zwischen Mo und Ni, aber auch jene zwischen Mo und Cr, erfordern
demnach eine weit hdhere Aktivierungsenergie fir die anodische Aufldsung als die
deutlich schwachere Bindung zwischen Mo und Fe. Infolgedessen wird Fe selektiv aus
der Metalloberflache herausgeldst und geht in die wassrige Losung uber. Ni tragt
dadurch indirekt zur Stabilitat der Passivschicht bei, indem es Mo und Cr vor der
Auflésung schitzt. [38]
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Abbildung 2.20: Zusammensetzung von Interface und Passivschicht im Vergleich zum
Grundmaterial in einer Losung mit 0,1 M HCI + 0,4 M NaCl [33]

Zwar kommt Ni in der Passivschicht nur eine untergeordnete Rolle zu, daflir hemmt Ni
die Auflésung im anodischen Bereich [44]. Zudem liegt das Korrosionspotential von
austenitischen CrNiMo-Stahlen hodher als jenes von reinem Cr oder Fe und naher an
dem von Ni und Mo. Das liegt daran, dass sich Ni und Mo nahe der Metalloberflache

anreichern und dadurch das Korrosionspotential bestimmen. [38]

Die Wirkung des Nickelgehalts auf die Loch- und Spaltkorrosionsbestandigkeit ist nicht
vollstandig geklart. Es wird davon ausgegangen, dass Ni zwar nicht die Initiierung
dieser Form von lokaler Korrosion hemmt, wohl aber die Wachstumsrate reduziert.
Teilweise wird jedoch ein leicht negativer Einfluss von Ni auf die

Lochkorrosionsbestandigkeit angenommen. [45].
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Mangan

Mangan erhoht zum einen die Festigkeit des Werkstoffs, zum anderen bewirkt dieses
Legierungselement jedoch eine Reduktion der Korrosionsbestandigkeit. Mn schwacht
die Passivschicht indem es sich im Film anreichert und zur Bildung einer dickeren und
damit weniger gut schiutzenden Passivschicht beitragt [46]. Die Passivschicht von
einem Fe-18Cr-12Mn-Stahl besteht, nach Park, aus einem an Cr und Mn
angereicherten (Fe,Cr,Mn)-Oxid. [47]

In der Literatur wird beschrieben, dass Mangan als Legierungselement das
Lochkorrosionspotential absenkt (Abbildung 2.21), die Repassivierung verlangsamt und
die Anfalligkeit fur SRK erhoht. Die Anfalligkeit fir Lochkorrosion wird zudem haufig
durch, im Werkstoff enthaltene, Mn-Oxide und -Sulfide erhoht. In austenitischen CrMn-

Stahlen kommen vor allem (Fe,Cr,Mn)-Mischoxide vor. [46]
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Abbildung 2.21: Stromdichte-Potentialkurven  von  ferritischen  Cr-Stahlen  mit
unterschiedlichen Mn-Gehalten [47]

Mangan wird vor allem zur Steigerung der Ldslichkeit von N und Mo zulegiert [33]. Zu
diesem Zweck empfehlen Uggowitzer et al. einen Mangangehalt von 10-12 % fir
nickelfreie, austenitische CrMnN-Stahle, wobei aufgrund der negativen Auswirkungen
auf die Korrosionsbestandigkeit und der Gefahr der Bildung intermetallischer Phasen

jedenfalls ein Gehalt von 18 % nicht zu Uberschreiten sei [48].

-29-



Literatur

Stickstoff

Stickstoff hat unterschiedliche positive Auswirkungen auf die Korrosionsbestandigkeit
von austenitischen Stahlen. Es konnte gezeigt werden, dass sich N im Interface
zwischen Metall und Passivschicht anreichert und dabei Nitride bildet, die eine
anodische Auflosung des Metalls hemmen und kontinuierlich regeneriert werden [33,
49]. Nitride wirken offensichtlich wie eine kinetische Barriere und werden durch die
Oxidschicht vor zu rascher Reaktion zu Ammoniak bzw. Ammonium geschuitzt. Tritt
Lochkorrosion auf, so kann N den Uberschuss an H*-lonen, welcher durch Hydrolyse
entsteht, durch Bildung von NH;" abbinden und damit das Absinken des pH-Werts
hemmen [49]. Dadurch wird die Repassivierung erleichtert und zwar insbesondere
dann, wenn die Auflésungsrate durch Mo niedrig gehalten wird, was einen

Synergieeffekt zwischen N und Mo bewirkt.

Stickstoff verbessert die Passivschicht von austenitischen rostfreien Stahlen zusatzlich
durch Zusammenwirken mit Ni und Mo durch die Bildung eines gemischten Nitrids
NioMosN, das im Gegensatz zu den einzelnen Nitriden von Mo und Ni eine hohe
thermodynamische Stabilitat aufweist. Diese Nitride bilden sich bevorzugt an Stellen
hoher Aktivitat, wie etwa Korngrenzen und Versetzungen an der Oberflache, welche
gleichzeitig bevorzugt Angriffspunkte fur Lochkorrosion sind. Dadurch wird eine

besonders stabile Passivschicht gewahrleistet. [38]

Des Weiteren fordert N die Anreicherung von Cr in der Passivschicht, wie die
chemischen Tiefenprofile von zwei Cr-Stahlen in Abbildung 2.22 zeigen. Dadurch wird
die Bestandigkeit der Passivschicht verbessert und eine raschere Repassivierung
ermoglicht. [49, 50]

100 100

e =
80 a N 80 4™ —=—Ni
é\"’ 70 44 P T § 70 4 E D e G 00
2 60 4 j"ut W//'-/ g 60 ] HL'L o -
© : o A
o 50- Ly‘/ 6:“ 50 | =) /'/
L 40 4 \1 AS) 40 : >K,
E E Y1
é’ 30 H, —_ g 30 4 TH—o— o .

20 ST e et i 20 & T

10 WAL R W SR N Y N 10 4 :ﬁ B - SN Sy WU S W S N S

AANAOLES A DA el SV, S LB L
0 F—— . . : : : . o 5 . . , . .
o] 2 4 5] 8 10 12 14 0 2 4 6 8 10 12 14
Depth (nm) Depth (nm)

Abbildung 2.22: Chemisches Profil der Passivschicht von Cr-Stahlen (links 304L mit
0,01 % N, rechts 304LN mit 0,1 % N) mit unterschiedlichen N-
Gehalten [50]
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Um hohere Stickstoffgehalte in Legierungen erreichen zu konnen, ist der Einfluss
anderer Legierungselemente auf die Ldslichkeit von N in Stahl zu beachten. Wahrend
Cr, Mn und Mo die Stickstoffloslichkeit erhéhen, reduzieren C, Si und Ni diese. [51]

2.2.4 Lochkorrosion

Lochkorrosion tritt bei passivierten Metalloberflachen auf, deren diinne Oxidschicht von
aggressiven Anionen angegriffen wird. Dabei findet ortlich eine intensive Auflosung mit
etwa 1-10 A/cm? statt, wahrend der Rest der Metalloberfliache als eine groRe Kathode
wirkt, an welcher die kathodische Gegenreaktion stattfindet [25]. Es stehen drei
verschiedene Mechanismen im Fokus mit welchen die Zerstorung der Passivschicht
erklart wird: Der Passivschicht-Penetrationsmechanismus, der Filmbruch-Mechanismus

und der Adsorptionsmechanismus. [52]

Der Passivschicht-Penetrationsmechanismus, auch Chloridionen-Durchschlag genannt,
basiert darauf, dass kritische Anionen wie CI" infolge der hohen Feldstarke den
Passivfilm durchdringen Das elektrische Feld zwischen Metall-Passivschicht-Interface
und Passivschicht-Elektrolyt-Oberflache erstreckt sich nur Gber wenige Nanometer und
bewegt sich in einer GroRenordnung von etwa 10° V/cm. Dieses elektrische Feld
kontrolliert die Wanderung der Metallionen Me*, der Sauerstoffionen 0%, der
aggressiven Anionen wie CI" und der Elektronen durch den Film (Abbildung 2.23). Der
Einbau von Chloridionen erhoht die Leitfahigkeit der Schicht, wodurch auch Metallionen
die Passivschicht leichter passieren konnen. Es wird davon ausgegangen, dass sich
zudem Kationen-Leerstellen durch die Passivschicht von der Elektrolytseite zur
Metallseite bewegen, wahrend analog dazu Kationen in die entgegengesetzte Richtung
wandern. Durch unterschiedlich schnellen Transfer von Kationen und Kationen-
Leerstellen kommt es zu einem Aufstau von Metallchloriden an der Grenzflache
zwischen Metall und Oxidschicht. Durch das hoéhere Molvolumen der Metallchloride,
verglichen mit den entsprechenden Oxiden, kommt es zu Spannungen, welche zur
ortlichen Zerstérung der Passivschicht fihren. Diese Vorgange sind ebenfalls von der
Potentialdifferenz und vom Transport der Cl™-lonen und der O?-lonen abhéangig. [25, 52,
53]
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Abbildung 2.23: Potentialdifferenz der Passivschicht und Wanderung von lonen und
Elektronen [54]

Der Filmbruchmechanismus (Abbildung 2.24) basiert darauf, dass Verletzungen in der
Passivschicht die aggressiven Anionen direkt zur blanken Metalloberflache vordringen
lassen. Im Falle eines ortlichen AufreiRens der Passivschicht oder infolge kurzzeitiger
Potentialschwankungen kommt es zu einer raschen Selbstheilungsreaktion der
Passivschicht, die jedoch Fehler hinterlasst. Dringen Chloridionen an einer defekten
Stelle der Passivschicht bis zur ungeschitzten Metalloberflache vor, so entsteht eine
Konkurrenzsituation zwischen der Schadigung durch 6rtliche aktive Aufldsung mit
beginnender Lochkorrosion und einer raschen Repassivierung. Es wird auch vermutet,
dass unabhangig von der Anwesenheit aggressiver Anionen, der Passivfilm fortlaufend
ortlich aufbricht und erneuert wird. Dadurch entsteht eine hohe Anzahl von Lochkeimen,
die jedoch nur durch die kritischen Anionen wachsen. Demnach wiarden die
Chloridionen nicht flr die Lochinitierung sondern nur flir das Lochwachstum
verantwortlich sein. [25, 52, 53]
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Abbildung 2.24: Filmbruchmechanismus [54]

Der Adsorptionsmechanismus geht davon aus, dass Chloridionen an der Passivschicht
adsorbiert werden, OH™ oder O% in der Passivschicht ersetzen und so Oxyhalide bilden,
die rascher in Losung gehen. Adsorbierte Chlorionen konnen dabei den Transfer von
Metallkationen aus der Oxidschicht in den Elektrolyten katalytisch beschleunigen. Diese
Vorgange fuhren dazu, dass die Passivschicht kontinuierlich diinner wird bis sie ortlich
nicht mehr vorhanden ist und Lochkorrosion beginnt, wie Abbildung 2.25

veranschaulicht. [53, 54]
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Abbildung 2.25: Adsorptionsmechanismus [54]

Lochkorrosionsbestandigkeit

Die Lochkorrosionsbestandigkeit eines passiven Werkstoffs in einem chloridhaltigen
Medium wird vor allem von der Legierungszusammensetzung bestimmt, wobei auch die
Mikrostruktur ~ (Reinheitsgrad) und die  Oberflachenbeschaffenheit  wichtige
Einflussfaktoren darstellen. Nichtmetallische Einschliusse, wie etwa Mangansulfide, aber
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auch Fe-reiche Cluster und andere elektrochemisch aktive Stellen, an welchen das
Metall bevorzugt in LOsung geht, fihren zur Freisetzung von Metallkationen und der
Anreicherung von Chloridionen, sodass gunstige Bedingungen flr die Entstehung von
Lochkorrosion gegeben sind [55]. Auch eine hohere Oberflachenrauigkeit flhrt zu

vermehrter Lochinitiierung und zu einer Absenkung des Lochkorrosionspotentials [56].

In Bezug auf die Legierungszusammensetzung ist der PREN-Wert (Pitting Resistance
Equivalent Number) die am haufigsten verwendete Kennzahl zur Abschatzung der
Lochkorrosionsbestandigkeit von Stahlen in chloridhaltigen Lésungen. Der PREN-Wert,

auch Wirksumme, wird nach Gleichung (12) berechnet [57, 58]:
PREN = %Cr + 3,3:%Mo + x-%N (mit 0 < x < 30) (12)

Aufgrund der fehlenden Beriucksichtigung weiterer Legierungselemente wurden
zahlreiche abgewandelte Wirksummen aufgestellt. So baut etwa Jonsson auf dem
klassischen PREN-Wert auf. Er verwendet bei hochlegierten austenitischen Stahlen den
Faktor 30 fur Stickstoff und berucksichtigte zusatzlich den Wolframgehalt, wie in
Gleichung (13) angefuhrt ist [59, 60]:

PRENW = %Cr + 3,3-%Mo + 1,65-%W + 30-%N (13)

Klapper wendet flir austenitische CrMnN-Stahle einen modifizierten PREN-Wert
(Gleichung 14) an, in welchem der schadigende Effekt von Mn auf die

Lochkorrosionsbestandigkeit einbezogen wird [61]:
PREN-Mod = %Cr + 3,3-%Mo + 16-%N — 0,5-%Mn (14)

Pettersson quantifiziert in seiner Wirksumme (Gleichung 15) den Synergieeffekt von Mo
und N, sowie den negativen Einfluss von Mn [62]:

PRE = %Cr + 3,3:%Mo + 36 %N + 7-%Mo-%N — 1,6:-%Mn (15)

Speidel schlagt als Alternative zum PREN-Wert den sogenannten MARC-Wert
(Gleichung 16) vor, der neben Cr, Mo und N auch Mn und Ni in die Wirksumme
miteinbezieht [45, 63]:

MARC = %Cr + 3,3-%Mo + 20-(%N + %C) — 0,5-%Mn — 0,25-%Ni (16)

Beispiele fur die Wirkung unterschiedlicher Mo- und Mn-Gehalte auf die Stromdichte-
Potentialkurven und die kritische Lochkorrosionstemperatur austenitischer Stahle sind
in Abbildung 2.26 dargestellt. Das Medium betreffend fordern vor allem steigende

Temperatur und zunehmende Chloridionen-Konzentration das Auftreten von
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Lochkorrosion. So nimmt etwa das Lochkorrosionspotential E, mit dem Logarithmus der

Anionen-Konzentration ab.
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Abbildung 2.26: Stromdichte-Potentialkurven und kritische Pitting-Temperaturen von
den Stahlen AISI 304 wund AISI 316 mit
unterschiedlichen Mo- und Mn-Gehalten [42]

austenitischen

2.2.5 Spannungsrisskorrosion

Grundsatzlich wird zwischen anodischer und kathodischer SRK unterschieden. Bei der

anodischen SRK haben sich zwei Schadigungsmodelle durchgesetzt:

Das ,Slip-Dissolution® Modell (links in Abbildung 2.27) basiert auf der stark lokalisierten
anodischen Auflésung an einer Stelle der Metalloberflache, an welcher die sonst gut
schitzende Passivschicht durch Gleitvorgange aufreilt. Der entstehende Riss wachst

durch alternierende Abgleit- und Auflésungsprozesse.

Das ,Film-Induced Cleavage” Modell (rechts in Abbildung 2.27) geht von einem
nanoporosen, sproden Film aus, der infolge von Zugspannungen einen Riss erzeugt,
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der mit hoher Geschwindigkeit wachst und erst im Material zum Stehen kommt, wo sich
der Prozess wiederholt, wodurch scharfe Rastlinien entstehen, welche Schwingstreifen

ahneln.

Initiation

—\\_//— Filmed surface Stress-corrosion crack

— —>
Active slip plane

Nanoporous layer
l Brittle crack
S V4
Propagation 3 X Plastic blunting
Filmed surface
_—— )

=J—J¥\
Active slip plane /

Crack-arrest mark (striation)

Abbildung 2.27: Slip-Dissolution Modell (links) und Film-Induced Cleavage Modell
(rechts)

Austenitische CrNi-Stahle besitzen in chloridhaltigen Losungen meist nur eine sehr
dunne Passivschicht, weshalb das Filmriss-Modell in diesem Fall nicht geeignet ist, um
die Entstehung von transkristalliner SRK zu erklaren. Stattdessen lauft die
Rissausbreitung annahernd kontinuierlich ab. Im Zuge der mikroplastischen Verformung
an der Rissspitze bildet sich infolge der Versetzungsbewegung eine Gleitstufe, an
welcher es zur aktiven Metallauflésung kommt, bis diese durch Repassivierung wieder
gestoppt wird. Dementsprechend wird dieser Vorgang als ,slip-step dissolution®
bezeichnet und kann durch rasches Aufeinanderfolgen als quasi-kontinuierlicher
Prozess betrachtet werden. Insbesondere durch das Grobgleiten von Werkstoffen mit
niedriger Stapelfehlerenergie kommt es zu relativ groBen Gleitstufen, die eine
entsprechend grolRe aktive Metalloberflache freilegen, an welcher das Metall dem
Umgebungsmedium ausgesetzt ist und mikroskopische Lochkorrosion auftreten kann
[64]. Wahrend Kaesche davon ausgeht, dass bei Feingleitung im Idealfall keine lokale
Aktivierung des Metalls stattfindet, haben andere Messungen gezeigt, dass selbst
Gleitstufen mit geringer Hohe die Dicke der Passivschicht Ubersteigen und somit
blankes Metall an die Oberflache tritt. [65]

Die kathodische SRK hingegen wird durch Wasserstoff initiiert. Der Einfluss von

Wasserstoff auf die Rissbildung und den Rissfortschritt wird vor allem den kubisch
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raumzentrierten Werkstoffen zugeschrieben. Da es bei der Kaltumformung
austenitischer Stahle zu einer Phasenumwandlung in eine krz a-Phase oder eine
hexagonal-dichtest-gepackte e-Phase kommen kann, wird meist zwischen stabilen
austenitischen Stahlen, in welchen eine Phasentransformation unwahrscheinlich ist,

und instabilen Austeniten, welche zu Umwandlungen neigen, unterschieden. [66]

Die Schadigung durch Wasserstoff kann in Kombination mit anodischer Aufldsung auch
in stabilen kfz-Werkstoffen wirken. Einen mdglichen Schadigungsmechanismus durch
Wasserstoff beschreibt das AIDE (Adsorption-induced dislocation emission) Modell, das
in Abbildung 2.28 schematisch dargestellt ist. Demnach schwacht adsorbierter
Wasserstoff die intermetallischen Bindungen und férdert damit die Bildung von
Versetzungen, die sich von der Rissspitze wegbewegen und dadurch zum

Rissfortschritt beitragen.

Stress
axis

Plastic
Small, shallow zone
dimples

Inner atomic bond
weakened by
adsorption

__ Alternate ,

Crack

Macroscope
fracture plane

Dislocation injection
from crack tip

Abbildung 2.28: Schadigung durch Wasserstoff nach dem AIDE (Adsorption-induced
dislocation emission) Modell [67] nach [68]

In Abbildung 2.29 ist der HEDE (Hydrogen enhanced decohesion) Mechanismus
schematisch dargestellt. Hinter der Rissspitze bildet sich ein Maximum im
Spannungsfeld, wodurch sich in dieser Zone Wasserstoff anreichert. Infolgedessen
reduziert sich die lokale Kohasionskraft im Material und gleichzeitig wird die
Versetzungsbewegung erschwert. Wird eine kritische Menge an Wasserstoff
Uberschritten, so entsteht ein Mikroriss. Dieser Vorgang wiederholt sich und fuhrt zu

einem diskontinuierlichen Risswachstum. [69]

-37 -



Literatur

H Collection
and crack initiation

Propagation and
wrest

Abbildung 2.29: Schadigung durch Wasserstoff nach dem HEDE (Hydrogen enhanced

decohesion) Mechanismus [67, 69]

Ein anderes Schadigungsmodell wird durch den HELP (Hydrogen-enhanced localized
plasticity) Mechanismus beschrieben. Dieses Modell basiert darauf, dass der
Wasserstoff, welcher sich im Spannungsfeld von Versetzungen anreichert, die
elastischen Wechselwirkungen mit weiteren Versetzungen und Hindernissen abschirmt
und dadurch die FlieRspannung lokal herabsetzt. Somit wird das Versetzungsgleiten
von der Rissspitze in die plastische Zone erleichtert und flihrt zu einem Risswachstum
durch alternierendes Abgleiten sowie zur Bildung von Poren vor der Rissspitze. Dieser
Mechanismus tragt zur Initierung von Gleitbandrissen speziell in austenitischen
rostfreien Stahlen und Nickel-Basis-Superlegierungen bei [70]. Mehrere Autoren
konnten die wasserstoffinduzierte Lokalisierung der Plastizitat in Werkstoffen mit kfz-

Gitter und insbesondere auch bei austenitischen rostfreien Stahlen nachweisen [71-73].

Vor allem Kombinationen der verschiedenen Mechanismen sind gut vorstellbar, wie
Abbildung 2.30 schematisch darstellt.

Abbildung 2.30: Risswachstum durch eine Kombination aus HELP-, HEDE- und AIDE-

Mechanismus [70]
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In kfz-Materialien fordert Wasserstoff das planare Gleiten und hemmt das Quergleiten.
Wasserstoff interagiert mit Versetzungen indem er sich in den Zugbereichen der
partiellen Versetzungen anreichert und dabei die Anziehungskrafte zwischen den
aufgespaltenen Versetzungen abschirmt. Somit wird die noétige Arbeit fur die
Rekombination gesteigert und die Stapelfehlerenergie reduziert. Dadurch erhoht sich
die Aufspaltungsweite [67]. Aufgrund des Abschirmungseffekts konnen sich die
Versetzungen bereits bei niedrigeren Spannungen fortbewegen, wodurch das
plastische Verhalten lokal erleichtert wird und die Festigkeit ortlich sinkt [70]. Birnbaum
et al. konnten jedoch zeigen, dass trotz der Ilokalen Steigerung der
Versetzungsmobilitat, die makroskopische FlieRspannung infolge der Wasserstoff-

induzierten Verformungslokalisation zunehmen kann [71, 74].

Delafosse et al. stellten fest, dass interstitiell geldéster Wasserstoff auch im Stahl 316L,
welcher von Grund auf eine niedrige Stapelfehlerenergie aufweist, die Tendenz zum
planaren Gleiten und der Verformungslokalisation in Gleitbandern verstarkt. Mittlere
Wasserstoffgehalte reduzieren die Zahigkeit des Werkstoffs in gewissem Malde, wobei
das Material dennoch duktil bricht. [75]

Michler [76] konnte nachweisen, dass Uberwiegend planar gleitende Stahle mit hoherer
Gleitlokalisation starker durch Wasserstoff geschadigt werden. Wahrend Nickel eine
homogene Verformung fordert, tragen Stickstoff und Kohlenstoff zur Gleitlokalisierung
bei. Die Ergebnisse der Studie zeigten, dass Wasserstoff die Duktilitdt auch ohne die
Anwesenheit von a’-Martensit signifikant senken kann. Der Einfluss von Nickel auf die
Anfalligkeit fur den HELP-Mechanismus ist umstritten und ist offensichtlich von weiteren
Parametern abhangig. Wasserstoff reduziert den lokalen Schermodul und erleichtert

damit die Aktivierung von Versetzungsbewegungen.

Raquet et al. [77] stellten wasserstoffinduzierte SRK in Form von transkristallinen
Rissen an rein austenitischen Stahlen fest, wobei die Anfalligkeit mit steigendem

Kaltumformungsgrad zunahm.
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2.3 Schwingungsrisskorrosion

Schwingungsrisskorrosion entstent durch ein komplexes lokales Zusammenspiel
mechanischer, (elektro-)chemischer und mikrostruktureller Parameter und resultiert in
einer verringerten Zeit- und Dauerfestigkeit eines Werkstoffs in einem Kkorrosiven
Umgebungsmedium. Trotz der umfangreichen Forschung auf diesem Gebiet werden die
Schadigungsmechanismen nach wie vor kontrovers diskutiert und die Vorhersage der
Lebensdauer eines Werkstoffs unter schwingender Beanspruchung in einem korrosiven
Medium ist immer noch empirisch. Wahrend sich das Langrisswachstum mithilfe der
linearelastischen Bruchmechanik gut darstellen lasst und entsprechende Grenzwerte flr
den Spannungsintensitatsfaktor festgestellt werden kdénnen, lasst sich die
Rissinitierungsphase noch unzureichend nachvollziehen und modellieren. So kénnen
kurze Risse an glatten, ungekerbten Oberflachen, bedingt durch die Wechselwirkung
von ortlichem Korrosionsangriff und mikroplastischer Verformung, bereits unterhalb
bisher angenommener Grenzwerte gebildet werden und wachsen. Die Schwierigkeit
besteht dabei vor allem in der Abschatzung und Vorhersage von lokalen
Synergieeffekten zwischen Umgebungseinflissen und zyklisch-mikroplastischen

Verformungsvorgangen. [67]

2.3.1 Schadigungsmechanismen

Bei dem Phanomen der Schwingungsrisskorrosion (SwWRK) handelt es sich um eine
Kombination bzw. Synergie von mechanischer Ermidung und korrosiver Schadigung

durch das Umgebungsmedium. Folgende Vorgange sind zu berucksichtigen [78]:

e Verstarkte Irreversibilitat: Gleitvorgange werden durch Oxidation der
austretenden Gleitebenen unumkehrbar.

e Anodische Auflésung: Mechanisch entpassivierte Stellen der Metalloberflache
und insbesondere Zonen, in welchen sich die plastische Verformung konzentriert
(PSBs), verhalten sich gegenlber der passiven Metalloberflache bzw. geringer
verformten Bereichen anodisch.

e Entfestigung: Anodische Auflésung kann zur Bildung von Leerstellen flhren, die
ins Material wandern, die Versetzungsbewegung an der Oberflache erleichtern
und zu einer Entfestigung fuhren [69, 79].
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e Lochkorrosion: Locher, die durch ortliche Korrosion entstehen, konnen durch die
Kerbwirkung und den aggressiven Lochelektrolyt glinstige Ausgangpunkt fur
Risskeime darstellen.

e Spannungsrisskorrosion: Sowohl Rissinitiierung als auch Risswachstum kénnen
durch SRK beeinflusst werden.

e RissschlieReffekte: Korrosionsprodukte im Ermuddungsriss konnen die
Spannungsintensitat an der Rissspitze reduzieren.

e Spezielle Effekte: Die Adsorption einer Spezies aus dem Umgebungsmedium
kann zur Reduktion der Oberflachenenergie des Werkstoffs fuhren, durch welche
die Risswachstumsrate zunimmt. Durch Reaktionen zwischen Werkstoff und
Medium kann es zudem zur Adsorption und Absorption von Wasserstoff sowie zu

Filmeffekten kommen, welche das Rissgeschehen beeinflussen.

Allgemeines

Schwingungsrisskorrosion kann sowohl im aktiven als auch im passiven
Werkstoffzustand stattfinden. In beiden Fallen sind die Gleitbereiche elektrochemisch
aktiver und unterliegen einer bevorzugten Auflosung, die zu einem beschleunigten
Wachstum des Ermuidungsrisses fuhrt. Wahrend im aktiven Zustand oft mehrere Risse
parallel zueinander wachsen, entsteht im passiven Zustand meist nur ein Makroriss.
Damit Schwingungsrisskorrosion an einem passiven Werkstoff auftreten kann, muss die
Passivschicht lokal verletzt werden. Dies geschieht zum einen durch Gleitbander,
welche die Passivschicht durchstollen und aufgrund irreversibler Gleitprozesse
Extrusionen und Intrusionen hinterlassen an deren Flanken blankes Metall mit dem
Medium in Beruhrung kommt. Zum anderen kdnnen lokal abgegrenzte aktive Bereiche
durch Lochkorrosion oder interkristalline Korrosion entstehen, an welchen sich ein
Risskeim bilden kann. [80]

Im Gegensatz zu Spannungsrisskorrosion (SRK) kann bei Schwingungsrisskorrosion
aufgrund der zyklisch-plastischen Verformung an der Rissspitze jedes korrosive
Medium zum Rissfortschritt beitragen, wahrend unter konstanter Last eine Passivierung
mdglich ist, die dazu fihrt, dass SRK nur unter bestimmten Bedingungen (Werkstoff,
Medium, Spannung) stattfinden kann. Der Unterschied zwischen SRK und SwRK liegt
also darin, dass der Passivfilm unter SwRK ohnehin aufreil3t und fortlaufend

Angriffsstellen erzeugt werden, wahrend bei SRK kritische Grenzwerte bestehen,
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unterhalb derer Angriffsstellen passivieren und somit deaktiviert werden kdnnen ohne

dass neue entstehen. [81]

Bei der Schwingungsrisskorrosion passivierbarer Werkstoffe kann die Schadigung
innerhalb verschiedener Potentialbereiche unterschieden werden, wie sie in Abbildung
2.31 dargestellt sind. In Zone 1, oberhalb des Lochkorrosionspotentials E. kommt es
nach einer Inkubationszeit zu Lochkorrosion, wobei Locher entstehen, deren Tiefe in
Abhangigkeit der Zeit gut abgeschatzt werden kann. Je nach angelegter zyklischer
Spannung Aoy, Probengeometrie (Faktor G), Schwingfestigkeit ocr und kritischem
Spannungsintensitatsfaktor fur den Schwingungsrissfortschritt AKy ergibt sich eine
kritische Lochtiefe dc. flr die Initiierung eines Schwingungsrisses, welche die

Lebensdauer einschrankt. [67]

A

Log/

Abbildung 2.31: Stromdichte-Potentialkurve eines passiven Stahls in einem

chloridhaltigen Medium unterteilt in 5 Zonen [67]

In Zone 2 E, < E < E_ werden zum einen keine neuen Locher mit stabilem Wachstum
gebildet, zum anderen konnen die bereits bestehenden Locher jedoch nicht
repassivieren. Wenn die Dehnungsamplitude zu gering ist, um eine lokale
Entpassivierung an austretenden Gleitbandern zu bewirken, verhalt sich der Werkstoff
ahnlich wie an Luft. Fuhrt die mikroplastische Verformung jedoch zum lokalen
DurchstoRen der Passivschicht, so repassiviert der Werkstoff ebenfalls. Durch
dauerndes Entpassivieren kann das Werkstoffverhalten ahnlich dem in Zone 1 werden.
[67]

In Zone 3 konkurriert die Repassivierung mit der Entpassivierung durch Gleitprozesse.
Dabei spielen vor allem die Dehnungsamplitude und die Dehngeschwindigkeit bzw.
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Frequenz eine entscheidende Rolle, da sie beeinflussen, wie grol} die entpassivierte
Flache ist und wie viel Zeit fur den Auflosungs- und Repassivierungsprozess zur
Verfligung steht. Obwohl diese Zusammenhange in der Theorie berechenbar scheinen,
kommt es in der Praxis im Laufe der Schwingbeanspruchung zu einer Veranderung des
Repassivierungsverhaltens. Ein Beispiel fur diese komplexen Entwicklungen zeigen die
Potentialverlaufe  eines  dehnungskontrollierten  Schwingversuchs mit  dem
austenitischen Stahl 316L in einer 3%igen NaCl-Lésung in Abbildung 2.32. [67]

Der Verlauf des Durchschnittspotentials sinkt wahrend der ersten Lastwechsel stark ab,
was auf die Formation zahlreicher Gleitlinien an der Oberflache zurlckzufihren ist.
Danach beginnt die Lokalisation der Gleitprozesse in Gleitbandern, die dazu fuhrt, dass
die Verformung sich auf begrenzte Bereiche konzentriert und die Entpassivierung
hauptsachlichen dort stattfindet, wodurch das Potential leicht ansteigt. Nach einigen
hundert Lastwechseln bilden sich PSBs und das Potential sinkt rapide bis zum Bruch.
[69]
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Abbildung 2.32: Potentialverlaufe  wahrend der zyklischen Belastung des
austenitischen Stahls 316L in 3%iger NaCl-Lésung mit Aep/2 = 10
und Dehnrate 102 s™' [67]
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Betrachtet man die Potentialentwicklung innerhalb der einzelnen Zyklen, so stellt man
fest, dass sich die Potentialverlaufe in der Belastungs- und Entlastungsphase mit
zunehmender Zykluszahl deutlich verandern. Die Form der Potentialkurven wahrend
Entpassivierung und Repassivierung kehrt sich nach mehreren tausend Lastwechseln
um. Dies ist ein Hinweis auf die komplexen Wechselwirkungen der mechanischen und

elektrochemischen Prozesse, welche die Schwingungsrisskorrosion ausmachen. [67]

In Zone 4 der Stromdichte-Potentialkurve findet aktive Auflésung und damit
gleichférmige Korrosion statt. Zum einen flhrt dies zu einer Schadigung des Materials
auch unter spannungsfreien Bedingungen, zum anderen kodnnen Risse dadurch
abgestumpft und eingerundet werden, wodurch das Schwingverhalten in seltenen

Fallen sogar verbessert werden kann. [67]

In Zone 5 finden bevorzugt kathodische Reaktionen, wie die Reduktion von
Wasserstoff, an der Werkstoffoberflache statt, die zu einer Aufnahme von Wasserstoff
und in weiterer Folge zu wasserstoffinduzierter Dekohasion, Versetzungsemission bzw.

Versprodung fihren kann.

Irreversibilitat

Die anodische Aufldsung spielt eine besondere Rolle, da bei den Gleitprozessen die
freigelegten Gleitebenen angegriffen werden und durch die Bildung von
Korrosionsprodukten das Ruckgleiten erschwert wird, sodass von teilweise irreversiblen
Gleitvorgangen gesprochen wird [18]. Eine schematische Darstellung der irreversiblen
Gleitvorgange in der schubspannungskontrollierten Phase und des daraus
resultierenden Risswachstums ist in Abbildung 2.33 zu sehen. In Kombination mit der
bevorzugten anodischen Auflosung aktivierter Bereiche tritt ein Slip-Dissolution-

Mechanismus auf, der jenem der Spannungsrisskorrosion ahnelt.

Die Reversibilitat der Gleitvorgange hangt auch vom Grad der Kaltverfestigung und
Erholung auf der Gleitebene ab [69]. In kubisch flachenzentrierten Materialien finden
diese Gleitprozesse wechselseitig entlang von (111)-Ebenen nahe der Rissspitze statt.
Es wird davon ausgegangen, dass vor allem die Bildung von hydratisierten Oxiden in
der schubspannungskontrollierten Phase das Risswachstum bei austenitischen

rostfreien Stahlen in Chloridldsungen bestimmit.
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(d) (h)

Abbildung 2.33: Wechselseitige Gleitprozesse mit beschrankter Reversibilitat an der
Rissspitze [67]

Basinski et al. fanden au3erdem durch Untersuchungen an verschiedenen Materialien,
dass Risskeime an Luft, durch die Chemisorption von Sauerstoff und die resultierende
Hemmung der Ruckgleitung, um mehr als eine GroRenordnung schneller wachsen als

unter inerten Bedingungen (Vakuum, Stickstoff, Argon, Helium). [17, 82]

Anodische Auflosung

Fir ein besseres Verstandnis der Einflusse korrosiver Medien auf die Rissinitiierung
und den Rissfortschritt wurde die Entwicklung kurzer Risse in unterschiedlichen Stadien
untersucht und festgestellt, dass die anodische  Auflésung unter
Schwingbeanspruchung zu einer rascheren Bildung von Risskeimen (Typ | < 1
Korndurchmesser) fiihrt, die Uberwindung der ersten Korngrenze erleichtert und
dadurch auch die Entwicklung zu Rissen vom Typ Il (1 bis 3 Korndurchmesser) und Typ
Il (3 bis 10 Korndurchmesser) beschleunigt. Somit kdnnen Risse vom Typ IV (> 10
Korndurchmesser) aufgrund der rascheren Anfangsphase fruher entstehen und zu

einem vorzeitigen Versagen fuhren. [67]

Magnin zeigte am Beispiel des planar gleitenden rostfreien austenitischen Stahls 316L,
dass die Reduktion der Dauerfestigkeit im korrosiven Medium mit dem rascheren

Zusammenwachsen mechanisch induzierter Risskeime infolge der Auflosungsprozesse
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zusammenhangt. Die Auflosung findet bevorzugt in den Rissen statt, wodurch diese
unter dem Einfluss der Korrosion leichter Barrieren wie Korngrenzen uberwinden
kénnen als unter inerten Bedingungen. Damit wird der Ubergang vom mikrostrukturell

kurzen Riss zum Makroriss erleichtert und beschleunigt. [83]

Ahnlich wie bei Lochkorrosion kann sich das Medium an der Rissspitze signifikant vom
Bulk-Medium unterscheiden und hangt vom Massentransport in den Riss sowie von der
Thermodynamik und Kinetik der elektrochemischen Reaktionen im Riss ab. Die
Darstellung in Abbildung 2.34 zeigt schematisch die anodische Auflésung des Metalls
an der Rissspitze, die Metallhydroxidbildung und Anséuerung durch Uberschissige H'-
lonen, den Elektronentransport durch das Metall an die kathodische Metalloberflache
und die kathodische Gegenreaktion auRerhalb des Risses. [67]

Mass transport RERRRRN Cation hydrolysis:
. : acidification

Anodic
T-.dissolution

Connection
current

Cathodic reaction

Abbildung 2.34: Elektrochemische Vorgange im Riss und an der Probenoberflache
[67]

Fir den beschleunigten Rissfortschritt unter korrosiven Bedingungen ist insbesondere
die verstarkte anodische Auflésung unter plastischer Dehnung verantwortlich. Aufgrund
des hohen plastischen Verformungsanteils an der Rissspitze eines Schwingungsrisses
geht das Metall in dieser Stelle rascher in Lésung und beschleunigt damit das
Schwingungsrisswachstum [84, 85]. Auch absorbierter Wasserstoff, der im Zuge der

anodischen Aufldsung gebildet wird, kann die lokale zyklische Plastizitat fordern. [67]

Schwingversuche mit definierten Dehnungsamplituden haben des Weiteren ergeben,
dass in korrosiven Medien bei anodischer Auflosung, noch vor der Bildung erster
Mikrorisse, eine Entfestigung eintritt. Dieser Effekt ist auf Leerstellen infolge der
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Auflosung zuruckzufuhren, welche die Mobilitat der Versetzungen verbessern und in
weiterer Folge die plastische Verformung auf die entfestigten Bereiche konzentrieren.
Die anodische Auflésung hat also eine zyklische Entfestigung und Gleitlokalisierung zur
Folge, wie auch im ,Corrosion Enhanced Plasticity Model“ (CEPM) beschrieben wird
[86—88]. Dies konnte belegt werden, indem der Korrosionsprozess durch kathodische
Polarisation der Probe angehalten wurde und die Spannungsamplitude daraufhin
konstant blieb. [67]

Repassivierungsverhalten

Die Anfalligkeit fur SRK und SwRK wird nicht nur von der allgemeinen
Korrosionsbestandigkeit bestimmt, sondern hangt insbesondere von der Fahigkeit eines
Werkstoffes ab, an entpassivierten Stellen einer Materialoberflache rasch zu
repassivieren. Risse im Passivfilm, die etwa durch austretende Gleitstufen entstehen
konnen, legen blankes, aktives Metall frei, das idealerweise sofort repassiviert, ohne
dass eine intensive anodische Auflosung stattfindet. Um das Repassivierungsverhalten
eines Materials zu charakterisieren werden Repassivierungstests durchgeflhrt, in
welchen die Passivschicht gezielt verletzt wird und der anodische Strom oder der
Spannungsverlauf zur Auswertung herangezogen wird. Es existieren viele
Veroffentlichungen, in  welchen Repassivierungstests an polarisierten Proben
beschrieben werden [89-92]. Meist wird dabei eine Probe mittels Potentiostat im
Passivbereich polarisiert und mit einer nichtleitenden Spitze (Aluminiumoxid, Diamant)
gekratzt oder, seltener, mittels kathodischem Puls entpassiviert [92]. Wahrenddessen
wird der anodische Strom gemessen, der unmittelbar nach der mechanischen
Entpassivierung einen starken Anstieg erfahrt und danach sogleich wieder absinkt. Das
Ergebnis kann in Form des Stromdichte-Zeit-Verlaufs interpretiert werden. Eine weitere
Méoglichkeit ist die Darstellung der reziproken Ladungsdichte auf der x-Achse und der
Stromdichte auf der y-Achse. [46, 89]

Wiloka et al. diskutieren die Vor- und Nachteile der Polarisation wahrend des
Repassivierungstests und kommen zu dem Schluss, dass eine Messung ohne
Polarisation flir eine realitatsnahe Einschatzung des Repassivierungsverhaltens besser

geeignet ist [93].
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Versetzungsstruktur

Auf die mikrostrukturellen Vorgange wahrend der Schwingbeanspruchung wurde bereits
in Abschnitt 2.1.1 ausflhrlich eingegangen. Diese spielen auch unter korrosiven
Bedingungen eine besonders wichtige Rolle. Die Messung der anodischen Stromdichte
an einer zyklisch belasteten Probe in wassriger Losung ergab, dass die Stromdichte
wahrend der ersten Zyklen stark ansteigt, da die Verformung relativ homogen Uber die
gesamte Oberflache stattfindet und der Passivfilm an vielen Stellen verletzt wird. Im
Zuge der Lokalisierung der Verformung sinkt die Stromdichte wieder leicht ab, da die
Verformung zunehmend in eingegrenzten Bereichen stattfindet. Sobald sich erste
persistente Gleitbander (PSBs) bilden, in welchen sich Gleitvorgange konzentrieren und

an welchen sich die ersten Mikrorisse bilden, steigt die Stromdichte erneut stark an.

Unter korrosiven Bedingungen wirken die Gleitbander und insbesondere PSBs, sowohl
in passiven Werkstoffen als auch unter gleichformiger Korrosion, als stark lokalisierte
Anoden. Der deutliche Anstieg der anodischen Stromdichte beim Auftreten erster PSBs
ist auf deren Versetzungsstruktur sowie deren Einfluss auf die freie Lésungsenthalpie (-
AG) und die Aktivierungsenergie (AG*) zurtuckzufuhren [94]. Auch Zwillingsbildung fuhrt

zu einem steilen Anstieg der Stromdichte. [67]

Die elektrochemischen Vorgange an der Oberflache haben zudem auch einen Einfluss
auf die Morphologie der Verformung. So reduziert sich sowohl die Distanz zwischen den
PSBs als auch die Absatzhdhe der austretenden Gleitstufen. Um das komplexe
Zusammenspiel von Medium und Werkstoff besser vorhersagen zu kdénnen, wird in

manchen Fallen eine Mikrostruktur-basierte Bruchmechanik angewandt. [67]

Morphologie

Schwingungsrisskorrosion weist im Normalfall eine transkristalline Rissmorphologie auf.
Eine Ausnahme bildet jedoch die Wechselwirkung mit SRK, die sowohl trans- als auch
interkristallin verlaufen kann. Die fur SwRK typischen Schwingstreifen sind, im Fall
reiner Korrosionsermidung ohne den Einfluss von Wasserstoffversprodung, duktil
(siehe Abbildung 2.35 oben). Wird der Schadigungsvorgang hingegen von Wasserstoff
beeinflusst, so treten sprode Schwingstreifen auf (siehe Abbildung 2.35 unten). Diese
sind an ihrem facherartigen Erscheinungsbild und ihre Ausbreitung in konzentrischen

Bdogen, unterteilt durch radiale Stufen, zu erkennen. [1]
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Abbildung 2.35: Duktile (oben) und sprode (unten) Schwingstreifen [1]

2.3.2 Einflusse von Beanspruchungsart und Priifparametern

Die Bedeutung der Beanspruchungsart wurde fir die allgemeine Werkstoffermidung
bereits in Abschnitt 2.1.2 beschrieben und gilt, insbesondere in Bezug auf die
Unterschiede zwischen Axial- und Biegebeanspruchung, ebenso unter korrosiven
Bedingungen. Ein entscheidender Unterschied besteht jedoch bei der Wirkung der
Lastfrequenz in aggressiven Umgebungen. Im folgenden Abschnitt wird auf die Rolle
der Frequenz und die moglichen Auswirkungen einer erhohten Mittelspannung

eingegangen.

Frequenz

Die Frequenz der Schwingbeanspruchung spielt unter inerten Bedingungen nur eine
untergeordnete Rolle in Bezug auf die Dauerfestigkeit, etwa infolge einer Erwdrmung
bei hoher Frequenz oder durch Kriechen bei sehr geringer Frequenz [95]. Im Gegensatz
dazu hat die Frequenz bei Schwingungsrisskorrosion sehr wohl einen bedeutenden
Einfluss, da die Wirkung eines aggressiven Mediums auf einen Werkstoff von der Dauer
der Exposition abhangig ist. Die Dauer entspricht dem Produkt aus der Zahl an
Lastzyklen und dem Kehrwert der Frequenz, sodass bei geringer Frequenz aufgrund

der langeren Einwirkzeit von einem groReren Effekt des Mediums und damit von einer
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geringeren Dauerfestigkeit und einer hoheren Rissfortschrittsrate ausgegangen werden

kann [1]. Analog zur Frequenz kann auch der Einfluss der Dehnrate betrachtet werden.

Bei hoher plastischer Dehnrate (10'2 s'1) treibt die anodische Auflésung an austretenden
Gleitbandern die mechanische Bildung transkristalliner Mikrorisse voran und setzt damit
die Schwingfestigkeit herab. Bei mittlerer Dehnrate (10'3 s'1) spielt Lochkorrosion eine
bedeutende Rolle bei der Rissinitiierung, da nun mehr Zeit fur die Bildung ausreichend
grolRer Locher mit entsprechender Kerbwirkung gegeben ist. Im Gegensatz dazu steigt
bei niedriger Dehnrate (10° s™) die Schwingfestigkeit wieder an, da die Rissspitze
durch Lochkorrosion, die lokal wie ein gleichformiger Angriff wirkt, abgestumpft und
eingerundet wird. Wird die Dehnrate auf sehr niedrige Werte (10° s) herabgesetzt, so
fallt die Schwingfestigkeit infolge meist interkristalliner Spannungsrisskorrosion,
aufgrund des hohen statischen Anteils der Beanspruchung, stark ab. Bei vielen
Werkstoff-Medium-Kombinationen resultiert aus diesen konkurrierenden Prozessen
eine Frequenz, die sogenannte Sattigungsfrequenz, welche eine maximale
Rissfortschrittsrate zur Folge hat. [67, 96]

Ein Beispiel fir den Einfluss der Frequenz auf die Risswachstumsgeschwindigkeit auf
einen an Luft und in 3%iger NaCl-Losung gepruften Stahl ist in Abbildung 2.36 (links) zu

sehen.

Spannungsverhiltnis und Mittelspannung

Der Einfluss von Spannungsverhaltnis und Mittelspannung wurde in Abschnitt 2.1.3
bereits fur den Schwingversuch ohne Korrosionseinfluss erlautert. Unter aggressiven
Bedingungen gelten dieselben Zusammenhange, wobei ein zusatzlicher Effekt eintreten
kann. Mit zunehmendem Spannungsverhaltnis R kann, aufgrund der hdheren
Mittelspannung, Spannungsrisskorrosion auftreten, welche die Dauerfestigkeit
empfindlich reduziert. Ein Beispiel fur den Einfluss des R-Werts auf die
Rissfortschrittskurve ist in Abbildung 2.36 (rechts) dargestellt, wobei dieses Diagramm
auch die zunehmende Neigung zu SRK mit zunehmender Mittelspannung zeigt. Auf das

Zusammenwirken von SRK und SwRK wird in Abschnitt 2.3.6 detailliert eingegangen.

[1]
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Abbildung 2.36: Rissfortschrittskurven bei unterschiedlichen Frequenzen nach [96]
(links) und variierten R-Werten (rechts) [1]

2.3.3 Einflusse des Werkstoffs

Das Verhalten eines Werkstoffs unter zyklischer mechanischer Beanspruchung in
einem aggressiven Medium hangt von einer Vielzahl an Werkstoffeigenschaften ab,

deren Einflisse in diesem Abschnitt diskutiert werden.

Legierungszusammensetzung

Die chemische Zusammensetzung, die Mikrostruktur und der Reinheitsgrad haben
einen bedeutenden Einfluss sowohl auf die Korrosionsbestandigkeit als auch auf die
mechanischen Eigenschaften eines Werkstoffs. Bei den in dieser Arbeit untersuchten
austenitischen rostfreien Stahlen spielen vor allem die Legierungselemente Cr, Ni, Mn,
Mo und N eine entscheidende Rolle. In Abschnitt 2.2.3 wurde die Wirkung dieser
Legierungselemente auf die Korrosionsbestandigkeit und insbesondere die Passivitat

detailliert beschrieben.

Um sicherzustellen, dass auch nach einer Kaltverfestigung ein rein austenitisches
Gefuge ohne verformungsinduzierten Martensit vorliegt, muss ein ausreichend hoher

Anteil an austenitstabilisierenden Legierungselementen enthalten sein. Als
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Austenitstabilisatoren werden vor allem Ni und N eingesetzt. Eine ferritstabilisierende
Wirkung haben die Elemente Cr und Mo [97]. Mangan hingegen hat einen ambivalenten
Einfluss auf die Austenitstabilitdt. @~Wahrend es in geringen Mengen
austenitstabilisierend ist, beginnt Mn ab einem Gehalt von etwa 10 % leicht
destabilisierend zu wirken [48, 98]. Mit steigendem Cr-Gehalt (ab ca. 16 %) fordert Mn
zunehmend die Ferritbildung, wobei es dennoch die Martensitumwandlung und die
Bildung von MyN-Ausscheidungen hemmt [99, 100]. Die Aufgabe von Mangan ist
demnach in hdéher legierten austenitischen Stahlen weniger die Austenitstabilisierung,
als vielmehr, zusammen mit Cr, die Erhdhung der Loslichkeit von N, welcher in Ni-
armen Legierungen der wichtigste Austenitstabilisator ist [101]. In Abbildung 2.37 sind
Phasendiagramme fur die Lésungsglihung bei 1050 °C fur CrMnN-Stahle mit 0,5 %
und 1 % N angefuhrt. Die gestrichelte Linie zeigt die Ldslichkeitsgrenze des jeweiligen
Stickstoffgehalts bei 1500 °C unter 1 bar N2-Druck. Bei dem héheren N-Gehalt wachst
das Gebiet in welchem Nitride der Form MyN, wie etwa Cr;N, gebildet werden.
Gleichzeitig verschiebt sich aber auch der Bereich der Entstehung von &-Ferrit zu
hoheren Cr-Gehalten. [100]
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Abbildung 2.37: Phasendiagramme von CrMnN-Stahlen bei 1050 °C fur (a) 0,5 % und
(b) 1 % N [100]
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Nickel wirkt austenitstabilisierend und tragt zur Korrosionsbestandigkeit, insbesondere
gegen SRK, bei. Das Zulegieren von Nickel erhoht aulRerdem die Stapelfehlerenergie
und bewirkt somit, dass sich die Versetzungen weniger weit aufspalten, Quergleiten
erleichtert wird und damit feinere Gleitstufen gebildet werden. Damit wird die
Passivschicht weniger weit aufgerissen und damit die SRK-Bestandigkeit erhoht, wie

Abbildung 2.38 zeigt [102].

Nickel hat jedoch den Nachteil, die Ldslichkeit von Stickstoff im Stahl herabzusetzen.
Des Weiteren 10st Nickel bei manchen Menschen allergische Reaktionen aus. Diese
Grunde und nicht zuletzt auch der hohe Nickelpreis haben zur Folge, dass in vielen
Fallen versucht wird, Nickel durch andere Legierungselemente, wie etwa die

Kombination aus Mangan und Stickstoff, zu ersetzen. [103]
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Abbildung 2.38: SRK-Bestandigkeit und Stapelfehlerenergie in Abhangigkeit vom Ni-
Gehalt [102]

Stickstoff wirkt austenitstabilisierend und wird in hochlegierten austenitischen Stahlen
bis zu einem Gehalt von etwa 1 % technisch genutzt. Stickstoff kann durch die Zugabe
der festen Verbindung SisN4 oder Uber die Gasphase unter Druck dem Stahl zulegiert
werden [51]. Stickstoff kann in austenitischen Stahlen Nickel teilweise oder sogar
vollstandig ersetzen. Die Vorteile von Stickstoff als Legierungselement sind zum einen
niedrigere Herstellkosten und zum anderen die hdhere Festigkeit in Kombination mit
einer vergleichsweise guten Duktilitdt. Durch das Zulegieren von Stickstoff steigt der

Verfestigungsexponent deutlich an, sodass die Kaltumformung besonders wirksam ist.
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Durch das Zulegieren von N wird der Passivbereich breiter und die Bestandigkeit gegen
ortliche Korrosion stark verbessert. [58, 104, 105]

Der Verformungsmechanismus, die Art der Gleitung, die Hohe der Gleitstufen und die
Versetzungsstruktur werden ebenfalls von den Legierungselementen beeinflusst. So
erhdhen etwa N und Ni im Gegensatz zu Cr, Mn, Mo und C die Zahl der freien
Elektronen und starken damit die metallisch-duktilen Materialeigenschaften und
insbesondere die Zahigkeit. Mit zunehmender Anzahl freier Elektronen erhoht sich
zudem die Nahordnung, welche die Verformung durch planares Gleiten und
Zwillingsbildung fordert. [13, 99, 106]

Stickstoff befindet sich im geldsten Zustand in Oktaederlicken und wirkt sowohl durch
eine gewisse Gitterverzerrung als auch infolge der gesteigerten Nahordnung
mischkristallverfestigend und verstarkt zusatzlich den Effekt der Kaltverfestigung [99]. In
Abbildung 2.39 ist der Einfluss des N-Gehalts und der Kaltumformung auf die

Streckgrenze dargestellt.
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Abbildung 2.39: Effekt von Stickstoffgehalt und Kaltumformungsgrad auf die
Streckgrenze austenitischer CrMnN- und CrNiN-Stahle [100]

Der Einfluss von Stickstoff auf die Stapelfehlerenergie (SFE) ist ambivalent und von der
chemischen Zusammensetzung des Werkstoffs abhangig [14, 107].

Petrov konnte nachweisen, dass die SFE in dem austenitischen Stahl CrNiMnN18-16-
10-x mit dem N-Gehalt bis etwa 1,5 % N stetig zunimmt und dabei von ca. 45 auf 65

mJ/m? ansteigt. Im Gegensatz dazu wird die SFE in dem Ni-freien Stahl CrMnN15-17-x
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bis zu einem Gehalt von 2 % N kaum von N beeinflusst und liegt bestandig bei
niedrigen Werten zwischen 20 und 25 mJ/m?. [108]
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Abbildung 2.40: Einfluss von Stickstoff auf die Stapelfehlerenergie (SFE) in zwei

austenitischen Stahlen [108]

Reinheitsgrad

Neben der Legierungszusammensetzung ist vor allem auch der Reinheitsgrad des
Werkstoffs von grofer Bedeutung. Ein hoher Reinheitsgrad ist erforderlich, um eine
zuverlassig schutzende Passivschicht zu gewahrleisten und wird bei austenitischen
Stahlen beispielsweise mit dem Druck-Elektroschlacke-Umschmelzverfahren (DESU)

erreicht, in welchem auch die Aufstickung durchgefuhrt werden kann. [3]

Oberflachennahe nichtmetallische Einschliisse (NME) sind bevorzugte Ausgangspunkte
fur Ermudungsrisse. Dies gilt insbesondere fur jene NME, die eine kritische
Mindestgrofie Uberschreiten und eine geringe Verformbarkeit aufweisen. In Stahlen sind
daher Aluminiumoxide, Kalziumaluminate, Spinelle und Sulfide problematisch. Rund um
den Einschluss kommt es zu lokalen Spannungen und einer Konzentration der
plastischen Verformung, welche die Schwingfestigkeit reduzieren. Unter korrosiven
Bedingungen sind auch die elektrochemischen Eigenschaften der NME entscheidend,
da diese im Medium madglicherweise in Losung gehen und offene Poren an der
Werkstoffoberflache hinterlassen, die als Kerbe wirken [109]. Eine Untersuchung an
hochfesten Stahlen zeigte etwa, dass die Ermudungsrisse an Luft bevorzugt an den
eckigen Kalziumaluminaten initiiert werden, wahrend sie in eine NaCl-Lésung vor allem
von sulfidischen Einschlissen ausgehen, an welchen zuvor Lochkorrosion auftritt [110,
111].
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Kaltumformungszustand

In technischen Anwendungen werden haufig kaltumgeformte Stahle eingesetzt, da sie
eine hohere Festigkeit aufweisen. Gleichzeitig nimmt jedoch auch die Duktilitat des
Werkstoffs ab. Allgemein weisen Stahle nach der Kaltverfestigung eine flachere
Wohlerkurve auf, da sich die Kurzzeitfestigkeit durch die geringere Duktilitat vermindert

und die Dauerfestigkeit mit dem Anstieg der statischen Festigkeit zunimmt. [3]

Durch Kaltverfestigung werden in das Material Verformungsstrukturen eingebracht, die
etwa aus Versetzungsnetzwerken, Zellstrukturen, Zwillingen und Verformungsbandern
bestehen kdnnen. Die Auswirkung der Kaltumformung auf das Korrosionsverhalten wird
kontrovers diskutiert, da mehrere Aspekte eine Rolle spielen konnen. Die Bildung von
dehnungsinduziertem Martensit bei metastabilen Austeniten und die Einbringung von
Zugeigenspannungen fuhren zu einer erhéhten Zahl an aktiven anodischen Bereichen
an der Oberflache und wirken sich dementsprechend negativ auf die
Korrosionsbestandigkeit aus. Es konnte jedoch auch festgestellt werden, dass bis zu
einem Kaltumformungsgrad von 20 % durchaus positive Effekte dominieren kdnnen.
Kamachi Mudali et al. [105] vermuten, dass sich, infolge einer hdheren Defektdichte im
Metall, die Oberflachendiffusion verbessert und dies zur Bildung einer stabileren
Passivschicht  fuhren kann, wodurch die negativen Effekte gebildeter

Verformungsbander mehr als ausgeglichen werden.

Untersuchungen von Ramirez et al. zeigten bei Umformgraden von 30 % und 50 %
negative Auswirkungen der Kaltumformung auf das Korrosionsverhalten, wohingegen
bei 70 % Kaltumformung eine deutliche Verbesserung der Korrosionseigenschaften zu
beobachten war. Die Herabsetzung der Korrosionsbestandigkeit wird mit der
Fragmentierung von oxidischen Einschlisse infolge ihrer geringeren Plastizitat sowie
der Bildung von Mikroporen und Risskeimen an den Grenzflachen zwischen
Grundmaterial und Einschlissen aufgrund deren unterschiedlicher mechanischer
Eigenschaften erklart. Erst bei dem sehr hohen Umformgrad von 70 % wurden die

entstehenden Poren, Spalte und Risskeime durch Grundmaterial aufgefullt. [112]

Zwar hat die Kaltumformung makroskopisch gesehen auf das Korrosionspotential nur
einen vernachlassigbar kleinen Einfluss von wenigen Millivolt, in Mikrobereichen
hingegen kann durch hohe Konzentrationen an Versetzungen und Fehlstellen ein
verstarkter Korrosionsangriff begunstigt werden. Aus thermodynamischer Sicht sind
diese gestorten Kristallbereiche aufgrund ihres hoheren Energiegehalts bevorzugte
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Stellen fur anodische Auflosung, wobei daraus noch nicht auf die Kinetik dieser

elektrochemischen Vorgange geschlossen werden kann. [65]

In der Literatur finden sich zahlreiche Untersuchungen zur negativen Wirkung der
Kaltverfestigung auf die SRK-Bestandigkeit [77, 102, 113—-115]. Ein Beispiel fiur den
Zusammenhang von Streckgrenze und SRK-Grenzwert zeigt Abbildung 2.41 anhand
des hochfesten Stahls AISI 4340. Wahrend der kritische Spannungsintensitatsfaktor Kic
mit steigender Streckgrenze leicht abnimmt, fallt der SRK-Grenzwert Kiscc steil ab [25].
Der Grund fur die geringere Korrosionsbestandigkeit liegt zum einen in der héheren
Anzahl an Gitterfehlern [116], zum anderen scheinen jedoch Art und Struktur der
Defekte noch bedeutender zu sein. Diese wiederum sind von der Zusammensetzung
und Mikrostruktur des Werkstoffs abhangig. Stahle mit niedriger Stapelfehlerenergie

neigen etwa eher zur Zwillingsbildung. [105]

Ein besonderer Schwerpunkt von Forschungsarbeiten liegt bei der Prifung des
austenitischen Stahls AISI 304 und anderer teilweise instabiler austenitischer Stahle.
Diese sind im kaltverfestigten Zustand besonders anfallig fir SRK, da sie zusatzlich zur
Veranderung der Versetzungsstruktur auch verformungsinduzierten Martensit bilden,
welcher der Hauptfaktor fur die beschleunigte SRK darstellt. Der Grund daflr liegt in der
wasserstoff-induzierten SRK, fur die Martensit, u. a. wegen der geringeren H-Ldslichkeit
und des hoheren H-Diffusionskoeffizienten im krz-Gitter, weit anfalliger ist als das
austenitische kfz-Gitter [117]. Es konnte jedoch von Kuniya et al. festgestellt werden,
dass auch bei diesem Werkstoff die Kaltverfestigung selbst, unabhangig vom
Martensitgehalt, zur SRK-Anfalligkeit beitragt. [114]
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Abbildung 2.41: Abhangigkeit des kritischen Spannungsintensitatsfaktors K;c und des

SRK-Grenzwerts Kiscc von der Streckgrenze [25]
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Bei der Kaltumformung besteht zusatzlich das Risiko, dass Eigenspannungen im
Oberflachenbereich des Materials zurtckbleiben. Wenn es sich dabei um
Zugeigenspannungen handelt, kann der Werkstoff dadurch zusatzlich geschadigt

werden, wie im folgenden Abschnitt beschrieben wird.

Eigenspannungen

Es werden Eigenspannungen im makroskopischen Bereich (1. Art), Uber mehrere
Korner (2. Art) und innerhalb eines Korns (3. Art) unterschieden, wobei fir die
Ermudungsfestigkeit vor allem die Eigenspannungen erster Art von Bedeutung sind. Im
Herstellungsprozess, etwa bei der Kaltumformung oder der mechanischen Bearbeitung,
konnen Eigenspannungen in das Material eingebracht werden. Bei einer
anschlieBenden Belastung Uberlagert diese Eigenspannung die angelegte Spannung
und tragt zur Schadigung bei. Unter Schwingbeanspruchung wirken Eigenspannungen
im Werkstoff wie Uberlagerte Mittelspannungen. Sie konnen aber im Laufe der
zyklischen Belastung durch Entspannungsvorgange, Uberschreiten der FlieRgrenze

oder Kriechen abgebaut werden.

Kritisch sind vor allem Zugeigenspannungen im Prozessvolumen, das heildt, in der
aulleren etwa 500 pm dicken Oberflachenschicht, da in diesem Bereich die
Schwingungsrisse initiiert werden. Zudem werden entstehende Risskeime und
Mikrorisse an der Oberflache durch die Zugeigenspannung aufgedehnt und sind dem

Medium dadurch starker ausgesetzt. [3]

Auch der Oberflachenzustand gewinnt unter korrosiven Bedingungen zusatzlich an
Bedeutung. Im Gegensatz zur mechanischen Bearbeitung entsteht beim Elektropolieren
eine spannungsfreie Oberflache mit geringerer Rauheit, die eine hohere Bestandigkeit
gegen einen Ortlichen Korrosionsangriff aufweist und sich vorteilhaft auf die
Schwingfestigkeit auswirkt [1, 118].

2.3.4 Einflisse des Mediums

Um Umgebungseinflisse so weit wie mdglich auszuschliel3en ist eine Prufung im
Vakuum notwendig, denn bereits trockene Luft kann eine geringfugige Herabsetzung
der Dauerfestigkeit bewirken. Neben den im Detail erlauterten Einflussfaktoren wie
Temperatur, pH-Wert und Chloridionen-Konzentration spielt eine betrachtliche Zahl
weiterer Faktoren ebenfalls eine wichtige Rolle. Ein viel diskutiertes Thema ist etwa der

Gehalt an gelostem Sauerstoff in wassrigen LOosungen, welcher die kathodische
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Reaktion der Sauerstoffreduktion bestimmt. Auch anodische bzw. kathodische
Polarisation kdbnnen angewendet werden und zu verstarkter anodischer Auflosung bzw.
zum  Schutz vor Auflésung und  moglicherweise  Gefahrdung  durch

Wasserstoffversprodung fuhren.

Temperatur

Temperaturerhdhungen  fihren  allgemein zu  einer  Beschleunigung der
Korrosionsreaktionen und einer hoheren elektrochemischen Aktivitat. Besonders gut
untersucht ist der Einfluss der Temperatur auf die Lochkorrosion. Dabei kann eine
kritische Temperatur festgestellt werden, unterhalb derer keine stabile Lochkorrosion flr
eine  bestimmte  Werkstoff-Medium-Kombination  stattfindet.  Infolge  einer
Temperatursteigerung konnten Klapper et al. [119, 120] an austenitischen CrMnN-
Stahlen in einer Chlorid-haltigen Losung eine Reduktion des Korrosionspotentials sowie
eine Absenkung des Lochkorrosionspotentials und des Repassivierungspotentials
feststellen. Darliber hinaus kam es zu einer starken Erhdhung der
Korrosionsstromdichte sowie einer Verringerung der Breite des Passivbereichs
(Abbildung 2.42) [119-121].
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Abbildung 2.42: Stromdichte-Potentialkurven eines Superduplex-Stahls bei

unterschiedlichen Temperaturen [121]

Die HOhe der Temperatur beeinflusst somit nicht nur die Geschwindigkeit der

Korrosionsreaktionen, sondern ist flr die Initiierung einiger Schadigungsformen wie
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Lochkorrosion und SRK sogar Voraussetzung. Dementsprechend wirkt sich die

Pruftemperatur auch auf das Schwingungsrisskorrosionsverhalten aus.

pH-Wert

Die Herabsetzung des pH-Werts mindert die Korrosionsbestandigkeit austenitischer
Stahle etwa durch die Reduktion der Passivbereichsbreite und des

Lochkorrosionspotentials [119].

Eine Ausnahme stellt das Repassivierungsverhalten dar, welches sich mit
zunehmender Basizitat scheinbar verschlechtert. Klapper vermutet als Grund die
héhere Stromdichte, welche zur Lochbildung nétig ist, sodass die Passivschicht starker

geschadigt wird und weniger gut repassivieren kann. [119]

Mit steigendem pH-Wert sinkt die anodische Auflésungsrate (Abbildung 2.43) und die
Passivschicht von rostfreien Stahlen wird dabei tendenziell dicker und weist niedrigere
Cr¥*-Gehalte sowie héhere Fe**-Gehalte auf, da Eisenoxide in basischen Lésungen
stabiler sind [33]. Es konnte jedoch festgestellt werden, dass das
Lochkorrosionspotential bis pH 8 vom pH-Wert unabhangig ist und erst bei noch

héheren pH-Werten ein Anstieg des Lochkorrosionspotentials auftritt [25].

3
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Abbildung 2.43: Teilstromdichtekurven der H'-Reduktion bei unterschiedlichen pH-
Werten [54]

Chloridionen-Konzentration

Die Chloridionen in einem wassrigen Medium haben, wie zuvor beschrieben, eine stark

schadigende Wirkung auf die Passivschicht. Zusatzlich tragen sie zu einer

-60 -



Literatur

Verbesserung der Leitfahigkeit bei, was besonders in stark verdinnten Elektrolyten mit
niedriger Leitfahigkeit von Bedeutung ist. Untersuchungen von Passivschichten in
unterschiedlichen Medien haben zudem gezeigt, dass die Zugabe von Chloridionen
dazu fuhrt, dass die AulRenschicht des Passivfilms, der vorwiegend aus Hydroxiden
besteht, dicker wird [40].

Austenitische Stahle sind besonders empfindlich gegenlber chloridhaltigen Medien, da
diese etwa Lochkorrosion und chloridinduzierte Spannungsrisskorrosion auslésen
kénnen. Im Passivbereich fihrt die Anwesenheit von Chloridionen zu verstarktem
Rauschen der Passivstromdichte. Hohere Chlorid-Konzentrationen bewirken tendenziell
eine Reduktion des Lochkorrosions- und des Repassivierungspotentials (Abbildung
2.44) und bewirken eine verstarkte anodische Auflosung an der Rissspitze auch
unterhalb des Lochkorrosionspotentials, die das Fortschreiten beginnender Risse

fordert. [25, 119]
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Abbildung 2.44: Stromdichte-Potentialkurven eines Superduplex-Stahls bei

unterschiedlichen Chlorid-Konzentrationen [121]

2.3.5 Wechselwirkung mit Lochkorrosion

Die Bestandigkeit eines Werkstoffs gegen Lochkorrosion ist fir das SwRK-Verhalten
von grolRer Bedeutung, da Lochkorrosion gunstige Verhaltnisse fur die Rissinitiierung
schafft. Zum einen bilden sich dabei Spannungskonzentrationen, welche durch die
Kerbwirkung der Locher verursacht werden. Zum anderen entsteht Ortlich ein besonders
aggressiver Lochelektrolyt, der die anodische Auflosung beschleunigt und eine
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Repassivierung behindert [1, 109]. Die Lochkorrosionsbestandigkeit hangt vor allem von
der Legierungszusammensetzung (siehe Abschnitt 2.2.4), der Mikrostruktur

(Reinheitsgrad) und der Oberflachenbeschaffenheit ab.

2.3.6 Wechselwirkung mit Spannungsrisskorrosion

Bei zyklischer mechanischer Beanspruchung insbesondere in relativ milden Medien
wird meist nur auf reine Schwingungsrisskorrosion, auch ,True Corrosion Fatigue®
(TCF) genannt, und ihr Zusammenwirken mit Lochkorrosion eingegangen. Dabei wird
vorausgesetzt, dass der maximal wirkende Spannungsintensitatsfaktor Kinax den
Grenzwert flr Spannungsrisskorrosion Kiscc nicht Gberschreitet und SRK somit keine
Bedeutung zukommt. In diesem Fall bewirkt die Schwingbeanspruchung das
Aufbrechen der Passivschicht und ermdglicht die anodische Auflosung des freigelegten
Metalls an der Rissspitze. Abhangig von der Aggressivitat des Mediums, der Frequenz
und des R-Werts kann jedoch auch unter Schwingbeanspruchung SRK auftreten, wenn
Kimax den Grenzwert Kiscc Uberschreitet und die Rissfortschrittsgeschwindigkeit durch
SRK jene durch SwRK Ubertrifft. In diesem Fall wird SRK zum wirkenden
Rissfortschrittsmechanismus. Die Uberschneidungen der Schadigungsarten sind in
Abbildung 2.45 schematisch dargestellt. [1]

Cyclic loads

Variations
in R and
frequency

Abbildung 2.45: Wirkungsbereiche von SWRK und anodischer bzw. kathodischer SRK
[1]

Es gibt Untersuchungen die zeigen, dass SRK auch dann unter Schwingbeanspruchung
auftreten kann, wenn bei statischen Tests keine SRK-Anfalligkeit festgestellt wird.

Dieses Phanomen wird durch die lange Inkubationszeit begrindet, die unter statischer
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Last erforderlich ist, um SRK auszuldsen. Im Ermudungsversuch hingegen kann die
Inkubationszeit dramatisch reduziert werden, sodass SRK gewissermallen durch die

zyklische Belastung ausgelost wird. [1]

Rissfortschrittsmessungen sind eine haufig angewandte Methode, um festzustellen, ob
SRK einen Anteil am Schadigungsprozess hat. In diesem Fall weist die
Rissfortschrittskurve ein fur SRK charakteristisches Plateau auf, in welchem die
Rissfortschrittsgeschwindigkeit unabhangig von AK konstant bleibt. Der Grund dafur ist,
dass die SRK-Schadigung zeitkontrolliert ablauft [1]. Zur Untersuchung der SRK-
Bestandigkeit eines Werkstoffs in einem aggressiven Medium an ungekerbten Proben
eignen sich insbesondere Langsamzugversuche (Slow Strain Rate Tests; SSRTs) bei
definierten Dehnraten. Dabei kann an der Reduktion der Bruchdehnung sowie an der
Abnahme der Brucheinschnurung im Vergleich zu inerten Versuchsbedingungen die
SRK-Anfalligkeit abgeschatzt werden. [88]

Ein weiteres Phanomen besteht in der Verzweigung von SRK-Rissen, die zu einer
Verlangsamung des Risswachstums fuhrt, da sich die Spannungsintensitat auf mehrere
Risse verteilt [122]. Die wirkende Spannungsintensitat an den einzelnen Rissspitzen
fallt dadurch moglicherweise unter den SRK-Grenzwert Kiscc, nicht jedoch unter den
SWRK-Grenzwert AKjs. In diesem Fall wird das Risswachstum durch

Schwingungsrisskorrosion fortgesetzt [1].

Mehrere Autoren [1, 123, 124] zeigten anhand von Schwingversuchen an Stahlen und
Nichteisenmetalllegierungen, dass jenes fur SRK charakteristische Plateau in
Rissfortschrittskurven auch bei Schwingbeanspruchung und selbst bei hdheren
Pruffrequenzen auftreten kann. Dies ist der Fall, wenn ein ausreichend aggressives
Medium vorliegt, in welchem Kiscc unterhalb des kritischen SwRK-Grenzwerts AK
liegt. Dabei dominiert jener Mechanismus, der eine hohere Risswachstumsrate bewirkt,
wie Abbildung 2.46 zeigt. Es wird zwischen reiner SWRK, SRK und einer Mischform von
SWRK und SRK unterschieden.
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Abbildung 2.46: Rissfortschrittskurven bei SWRK, SRK und beim Zusammenwirken

beider Mechanismen [1]

Flr das Zusammenspiel von SRK und SwRK wird vor allem zwischen zwei Modellen
unterschieden. Das Superpositionsmodell nach Wei und Landes geht von einer Addition
der einzelnen Anteile von rein mechanischer Ermudung und SRK aus, die in Summe
die Risswachstumsrate ergeben [125, 126]. Eine Erweiterung dieses Modells um die
reine Korrosionsermudung vertritt Wei in einer spateren Publikation [127]. Im
Gegensatz dazu wirkt im Superpositionsmodell nach Austen und Walker der jeweils

schneller Vorgang, also reine Ermudung oder Korrosion. [3]

SRK kann sowohl in der Phase der Rissinitierung als auch wahrend des
Risswachstums mit SwRK interferieren. In vielen Fallen sind die beiden
Schadigungsmechanismen anhand der Bruchflachen schwer voneinander zu
unterscheiden, da auch SRK diskontinuierlich ablaufen kann und Schwingstreifen-

ahnliche Rastmarken hinterlasst.

Mit steigender Dehngeschwindigkeit tritt SRK zunehmend in den Hintergrund. Abhangig
von Werkstoff, Umgebungsbedingungen und Prifparametern existieren moglicherweise
kritische Dehngeschwindigkeiten, oberhalb derer keine Wechselwirkung mit SRK
stattfinden kann. Zu beachten ist dabei jedoch, dass die Angabe von Dehnraten vor
allem bei Low-Cycle-Fatigue-Beanspruchung (LCF) ublich ist und dabei haufig
plastische Dehnraten angegeben werden, die deutlich geringer sein kdnnen als die
entsprechenden elastischen Dehnraten. Wie bereits erwahnt, steigt die SRK-Anfalligkeit

mit zunehmender Zug-Mittelspannung bzw. mit steigendem R-Wert. Der Einfluss von
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Frequenz (Abbildung 2.47b) und R-Wert (Abbildung 2.47c) auf die Rissfortschrittskurve,

verglichen mit statischer Belastung in Abbildung 2.47a, dargestellt.
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Abbildung 2.47: Rissfortschrittskurven bei statischer (a) und zyklischer (b,c)
Beanspruchung [3]

Interkristalline Bruchflachen kénnen die Unterscheidung erleichtern, da sie fur SRK
charakteristisch sind und bei SwRK praktisch nicht auftreten. Im Falle von
austenitischen Stahlen sind jedoch auch fur SRK transkristalline Bruchflachen typisch
und zeigen meist kristallographische Facetten [77, 88, 113]. SwRK-Risse weisen
auBerdem in den meisten Fallen keine Verzweigungen auf, wahrend, im Gegensatz
dazu, SRK-Risse meist verzweigen [128]. Besonders austenitische Cr-Ni-Stahle weisen
vorwiegend transkristalline SRK auf, wobei der Rissverlauf meist stark verzweigt ist
[129]. Gerade fur diese Stahle wurde auch das ,slip-step-dissolution-Modell entwickelt,

das auf der raschen anodischen Auflosung an Gleitstufen basiert [65].

Ausgehend von den theoretischen Grundlagen, den wissenschaftlichen
Veroffentlichungen und den vorangegangenen Forschungsarbeiten von Robert
Sonnleitner [130] und Clemens Vichytil [131] bleiben einige Licken in Bezug auf das
Verstandnis der ortlichen Korrosion der im Mittelpunkt dieser Arbeit stehenden
austenitischen Stahle. Dabei stellt sich die Frage nach den auftretenden
Schadigungsarten unter gleichzeitiger zyklisch-mechanischer und (elektro-)chemischer
Beanspruchung unter variierten Versuchsbedingungen. Insbesondere der Einfluss der
Legierungsgehalte an Cr, Ni, Mn, Mo und N sowie der Kaltverfestigung auf die

Bestandigkeit der Werkstoffe ist durch entsprechende Versuche festzustellen.
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3. Praktische Versuche

3.1 Werkstoffe

Die gepruften Werkstoffe sind rein austenitische Stahle unterschiedlicher
Legierungskonzepte. Der Stahl P556 ist ein CrMnN-Austenit, dessen kfz-Gitter
hauptsachlich durch N stabilisiert wird und der sich vor allem durch seine mechanischen
Eigenschaften auszeichnet. Im Gegensatz dazu zahlt der Werkstoff A975 als
hochlegierter CrNiMo-Stahl zu den Superausteniten und weist eine exzellente
Korrosionsbestandigkeit auf. Der Werkstoff P576 kombiniert diese beiden
Legierungskonzepte als CrMnNiMoN-Stahl und soll dabei gute mechanische
Eigenschaften mit hoher Korrosionsbestandigkeit vereinen. Die chemische

Zusammensetzung dieser Legierungen sind in Tabelle 3.1 angeflhrt.

Tabelle 3.1: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Legierungen

Legierung Cr Mn Ni Mo N PREN*

P556 CrMnN18-21-0.6 18,2 21,2 1,7 0,5 0,6 29,5
P576 CrMnNiN20-20-7-0.7 20,0 20,0 7,0 2,3 0,7 38,8

A975 CrNiMo028-30-3 27,4 2,8 29,4 3,3 0,3 43,1
*PREN = %Cr + 3,3-%Mo + 16-%N

Die Legierungen wurden im I6sungsgeglihten (LG) und in zwei kaltverfestigten
Zustanden untersucht. Die Kaltumformung erfolgte zum einen mittels Stangenzug
(27%KV) durch die Firma Bohler Edelstahl GmbH & Co KG und zum anderen mittels
Schmieden (S) durch die Firma Schoeller-Bleckmann Oilfield Technology GmbH. Die
aus den unterschiedlichen Behandlungen resultierenden mechanischen Kennwerte der
gepruften Werkstoffe sind in Tabelle 3.2 fir die jeweils relevanten Priftemperaturen

angegeben.
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Tabelle 3.2: Mechanische Kennwerte der untersuchten Werkstoffe bei

Raumtemperatur und den jeweiligen Pruftemperaturen

Werkstoff T Rpo.2 Rm A

[°C] [NNmm?]  [N/mm?] [%]

23 550 860 48
P556-LG

120 388 760 48

23 1102 1210 20
P556-S

80 1025 1070 20

23 1122 1380 18
P556-27%KV

120 1060 1220 15

23 508 890 51
P576-LG 80 400 828 52

120 365 790 55

23 1190 1280 18
P576-S 80 1045 1120 17

120 990 1060 16

23 1180 1350 19
P576-27%KV 80 1030 1217 18

120 975 1150 16

23 406 792 51
A975-LG

120 315 710 54

23 1100 1200 20
A975-S

80 1030 1090 17

23 1055 1170 18
A975-27%KV

120 945 1047 16

Das Geflige der verschiedenen Werkstoffe wurde an polierten und mit heiRer V2A-
Losung geatzten Schliffen mit einem ZEISS-Lichtmikroskop untersucht. Die
Mikrostrukturaufnahmen sind in Abbildung 3.1 bis Abbildung 3.6 zu finden. Anhand der
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Legierung P576 ist die Auswirkung der Kaltverfestigung auf die Gefugestruktur gut
erkennbar: Wahrend der I16sungsgeglihte Werkstoff (Abbildung 3.1) keine sichtbaren
Gleitlinien aufweist, sind diese infolge der Kaltumformung bei der geschmiedeten

(Abbildung 3.2) und der stangengezogenen Gilte (Abbildung 3.3) deutlich ausgepragt.

Vom Schliff des Werkstoffs P576-27%KV wurden sowohl au3en (nahe am Rand der
Querschnittsflache des Stangenmaterials), als auch in der Prufzone (im Abstand von
ca. 4 mm vom Mittelpunkt des Stangenquerschnitts) und im Zentrum (Mittelpunkt des
Stangenquerschnitts) Gefligebilder angefertigt (siehe Abbildung 3.4). Diese zeigen
anhand der Dichte der durch das Atzen sichtbaren Gleitlinien deutlich, dass der Rand
der Stange starker kaltverformt wurde als die Prifzone. Die geringsten Spuren der

Kaltumformung liegen im Zentrum vor.

Bei den geschmiedeten Werkstoffen (siehe Abbildung 3.3, 3.5 und 3.6) ist kein
Unterschied der Mikrostruktur zwischen Rand, Prufzone und Zentrum zu erkennen,
weshalb von diesen Werkstoffen jeweils nur die Schliffbilder der Prifzone gezeigt
werden. Die drei geschmiedeten Materialien weisen untereinander ein sehr ahnliches

Gefluige auf, wobei auch hier Gleitlinien sichtbar sind.
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Abbildung 3.1:  Geflugebild von P576-LG (I6sungsgeglihter Zustand)

Abbildung 3.2:  Gefligebild von P576-S (geschmiedeter Zustand)

Abbildung 3.3:  Gefugebild von P576-27%KYV (stangengezogener Zustand)
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Abbildung 3.4:  Geflgebilder von P576-27%KV (stangengezogener Zustand): aulen
(am auReren Rand des Stangenquerschnitts), in der Prifzone (etwa 4

mm von der Mitte) und im Zentrum

N/
{

Abbildung 3.5:  Gefligebilder von P556-S (geschmiedeter Zustand)
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% 1o R oy

Abbildung 3.6:  Geflgebilder von A975-S (geschmiedeter Zustand)

3.2 Medien

Als Prifmedium fir die Versuche unter inerten Bedingungen wurde Glyzerin (Glyc.)
verwendet. Mithilfe dieser fir Stahle inerten FlUssigkeit konnte die jeweilige
Pruftemperatur in der gleichen Weise wie bei wassrigen Medien eingestellt werden,

ohne chemische Reaktionen bzw. Korrosion an der Probenoberflache hervorzurufen.

Die Versuche unter korrosiven Bedingungen wurden in wassrigen Losungen auf Basis
von deionisiertem Wasser mit unterschiedlichen Gehalten an NaCl oder CacCls
durchgefuhrt. Die verwendeten Ldosungen sind in Tabelle 3.3 angeflhrt, wobei die
Medien bei Prufbedingungen 5 und 6 gleich sind, da sich diese Prifbedingungen
lediglich in Bezug auf das Spannungsverhaltnis R unterscheiden. Es wurden zwei
verschiedene Chloridionen-Konzentrationen festgelegt. Die milderen Ldsungen
enthalten 80.000 ppm CI’, dies entspricht einem Salzgehalt von 13,2 Gew.-% NaCl bzw.
12,5 Gew.-% CaCl,. Die aggressiveren Losungen enthalten 275.000 ppm CI" und
wurden durch einen Salzgehalt von 43 Gew.-% CaCl; realisiert. Die CaCl,-Lésungen
wurden mit dem Dihydrat CaCl,.2H,0 hergestellt, weshalb der Gehalt an Kristallwasser
bei der Einwaage zu berucksichtigen war.

Far die Salzlésungen ist jeweils der pH-Wert angegeben. Im Falle der 43 Gew.-%
CaCly-Lésung handelt es sich um den natlrlichen pH-Wert 4, der sich in der Lésung
von selbst einstellt. Bei allen anderen Priflésungen wurde der pH-Wert durch Zugabe
von Natronlauge auf pH 8 bzw. mittels Salzsaure auf pH 4 eingestellt.

Die flussigen Medien wurden nicht mit Gas gespult und standen wahrend des Versuchs

mit der Umgebungsluft in Kontakt.
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Tabelle 3.3: Verwendete wassrige Priuflésungen der Priafbedingungen 1 bis 6

Prufbedingung Salzgehalt Salz pH-Wert  CI'-Konz. T R-Wert

[Gew.-%] [ppm]  [°C]
1 12,5 NaCl 8 80.000 80 -1
2 13,2 CaCl, 8 80.000 80 -1
3 13,2 CaCl, 4 80.000 80 -1
4 43,0 CaCl, 4 120.000 80 -1
5 43,0 CaCl, 4 120.000 120 -1
6 43,0 CaCl, 4 120.000 120 0,05

3.3 Versuchsdurchfiihrung

3.3.1 Schwingversuche

Die Schwingversuche wurden mit servohydraulischen Prifmaschinen unter einachsiger
Beanspruchung mit einer Lastfrequenz von 20 Hz durchgefihrt. Mithilfe eines
Thermostat und eines Pt-100 Temperaturfuhlers wurde das jeweilige Prufmedium in
einer doppelwandigen Glaszelle temperiert. Die gesamte Messlange der
Schwingproben wurde vom Medium umschlossen und durch Schraubverschlliisse mit
Silikonringen oben und unten abgedichtet. Mittels Kiihler wurde eine Anderung der
Zusammensetzung des heillen Mediums durch entweichenden Dampf verhindert. Der
Versuchsaufbau ist in Abbildung 3.7 dargestellt, wobei links eine lange Probe in der
entsprechend héheren Glaszelle und rechts eine kurze Probe in der flacheren Glaszelle
zu sehen ist. Die langen Schwingproben wurden in den Versuchen mit Zug-
Schwellbeanspruchung eingesetzt, wahrend die kurzen Proben unter Zug-Druck-
Wechselbeanspruchung geprift wurden. Die Messlangen beider Probengeometrien
haben die gleichen Abmessungen, wie Abbildung 3.8 zu entnehmen ist.

Da unter korrosiven Bedingungen kein echtes Dauerfestigkeitsniveau existiert, wurde
die Dauerfestigkeit als die hochste Spannungsamplitude definiert, bei der drei Proben

mindestens 1,2.10" Lastwechsel ohne Bruch ertragen.
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Abbildung 3.7:  Versuchsaufbau der Schwingversuche
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Abbildung 3.8:  Geometrie der langen (a) und der kurzen (b) Schwingprobe

Bei den Schwingversuchen wurden sechs verschiedene korrosive Prifbedingungen

festgelegt (siehe Tabelle 3.3), wobei sich von Bedingung 1 bis 6 fortlaufend jeweils ein
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Parameter (Kation des Salzes, pH-Wert, Chloridionen-Konzentration, Temperatur und
R-Wert) andert. Als inertes Referenzmedium wurde Glyzerin verwendet, sodass auch
bei Anderungen von Temperatur und R-Wert der korrosive Einfluss des Mediums auf
die Dauerfestigkeit eindeutig festgestellt werden konnte. Wie bereits erwahnt, erfolgte
die Prufung entweder unter Zug-Beanspruchung im Schwellbereich (R = 0,05) oder
unter Zug-Druck-Wechselbeanspruchung (R = -1). Die daraus resultierenden

Spannungsverhaltnisse sind in Abbildung 3.9 in einem Smith-Diagramm dargestellit.

Im Anschluss an die Versuche wurden die Proben zunachst mit deionisiertem Wasser
und anschlieBend mit Alkohol gereinigt. Die Bruchausgange der gepriften

Schwingproben wurden mittels Rasterelektronenmikroskop (REM) und Lichtmikroskop

untersucht.
(0]
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Abbildung 3.9: Angewendete R-Werte in den Schwingversuchen

Zusatzlich zu den Versuchen unter zyklischer Beanspruchung wurden auch
Langsamzugversuche (slow strain rate tests; SSRTs) durchgefihrt, um die
Bestandigkeit gegen SRK unter langsamer Dehnung zu prifen. Dazu wurden
elektropolierte Zugproben mit einem Durchmesser von 5,3 mm in doppelwandigen
Glaszellen mit einer konstanten Dehnrate von 2.10 s™ auf Zug bis zum Bruch belastet.
Anhand der Reduktion der Bruchdehnung im aggressiven Medium verglichen mit jener
in inertem Glyzerin bei der gleichen Temperatur kann auf die SRK-Anfalligkeit der
Werkstoff-Medium-Kombination geschlossen werden.
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3.3.2 Auslagerungsversuche

Um den korrosiven Angriff eines Mediums auf einen Werkstoff ohne mechanische
Einwirkung festzustellen, wurden Proben fur 1 bis 21 Tage im entsprechenden
Prifmedium ausgelagert und anschlieBend auf Lochkorrosion (LK) und
Spannungsrisskorrosion (SRK) untersucht. Die Auslagerungsproben haben je nach
untersuchter Probenlage im Ausgangsmaterial die Form runder Scheiben (20 bis
30 mm Durchmesser) oder rechteckiger Plattchen (20-30 x 40 mm) mit jeweils einer
Dicke von 5 mm. Die Proben wurden in der Vorbereitung geschliffen, elektropoliert,
vermessen sowie mit deionisiertem Wasser und Alkohol gereinigt. Vor der Prifung
erfolgte eine Auslagerung an Luft bei Raumtemperatur fur mindestens einen Tag, um

die vollstandige Bildung einer Passivschicht fur jede Probe sicherzustellen.

Die Durchfiihrung der Auslagerungstests erfolgte in einem doppelwandigen Glasgefaly
mit Kugelkuhler. Die Temperatur des Mediums konnte mittels Thermostat und Pt-100
Temperaturfuhler kontrolliert werden. Der Versuchsaufbau ist in Abbildung 3.11
veranschaulicht. Das Lésungsvolumen betrug jeweils mindestens 20 ml pro cm?
ausgelagerter Probenoberflache. Die Proben wurden in Probenhaltern aus Glas
eingesetzt und erst nach Ablauf der Auslagerungsdauer wieder entnommen. Zur
Untersuchung des Korrosionsangriffs der gepruften Proben dienten das Stereo- und

das Lichtmikroskop.

Abbildung 3.10: Versuchsaufbau der Auslagerungsversuche
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3.3.3 Stromdichte-Potentialkurven

Die Stromdichte-Potentialkurven, kurz i-U-Kurven, wurden erstelll, um das
Ruhepotential, die Breite des Passivbereichs, die Passivstromdichte sowie das
Repassivierungspotential der Stahle in den verschiedenen Prifmedien zu ermitteln.
Sowohl Probengeometrie als auch Probenvorbereitung entsprachen jenen der
Auslagerungsproben. Der Versuch wurde, ebenfalls analog zum Auslagerungstest, in

einem beheizbaren doppelwandigen Glasgefal® durchgefuhrt.

Vor Versuchsbeginn wurde das Medium auf die Priftemperatur aufgeheizt. Die Probe
wurde in den Probenhalter eingesetzt, sodass Uber einen Platinknopf ein elektrisch
leitender Kontakt hergestellt war. Anschliellend wurde die Probe bis zur Halfte in die
temperierte Losung eingetaucht, wobei die Kontaktstelle mit dem Platinknopf Uber dem
Spiegel des Prifmediums blieb. Die Prufflache entsprach somit der halben

Probenoberflache.

Als Bezugselektrode diente eine Ag/AgCI-Elektrode, deren Potential jeweils vor dem
Versuch gegen eine Kalomel-Elektrode gemessen wurde, um ihre Genauigkeit zu
uberprufen. Die Bezugselektrode wurde in einem Abstand von ca. 5 mm neben der
Probe eingebaut. Bei Versuchen unter 100 °C wurde eine Ag/AgCI-Elektrode in einer
Kapillare mit gesattigter KCI-Losung verwendet, welche uber ein Schliff-Diaphragma mit
der Pruflésung in leitender Verbindung steht. Da die KCI-Lésung bei Temperaturen
knapp uber 100 °C zu sieden beginnt, wirde diese bei einer Priftemperatur von 120 °C
verdampfen. Daher wurde bei dieser Temperatur eine selbst hergestellte Elektrode,
bestehend aus einem Silber-Draht mit einer Spitze aus Silberchlorid, eingesetzt. Vor
Versuchsbeginn wurde das Potential zwischen dieser Elektrode und einer gekauften
Ag/AgCI-Elektrode in einer gesattigten KCIl-Lésung gemessen. Lag die
Potentialabweichung konstant unter 5 mV, so konnte die Elektrode im Versuch
eingesetzt werden. Dabei wurde die Elektrode direkt in die hoch chloridhaltige
Pruflédsung getaucht. Das Potential der Ag/AgCl-Elektrode in der 120 °C heiflen 43 %
CaCl,-LOsung liegt etwa 270 mV unter jenem der Ag/AgCI-Elektrode in der gesattigten
KCI-Lésung, wie durch mehrere Messungen ermittelt werden konnte. Die Ergebnisse
sind bereits um diese Potentialdifferenz korrigiert. Die angegebenen Potentiale
beziehen sich somit jeweils auf die Ag/AgCl Referenzelektrode in gesattigter KCI-

Losung bei 80 °C. Deren Bezugspotential liegt bei dieser Temperatur, nach Angaben
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des Herstellers Sensortechnik Meinsberg GmbH, bei +138 mV gegen die
Standardwasserstoffelektrode (SHE).

Als Gegenelektrode wurde ein Platinblech eingesetzt, das vor jedem Versuch mit HCI
gereinigt und anschliel3end Uber einer Flamme ausgegliht wurde. Die Gegenelektrode

wurde in einem Abstand von etwa 10 mm neben der Probe eingesetzt.

Alle Elektroden wurden an einen Potentiostat (Gamry Instruments Reference 600)
angeschlossen und die Erdung wurde Uber den Faraday’schen Kafig hergestellt. Die
Messung begann mit der Aufzeichnung des freien Korrosionspotentials fur 1 Stunde.
Danach startete die zyklische Polarisation automatisch bei einem Potential von 100 mV
unter dem zuletzt gemessenen Ruhepotential. Das Potential wurde mit einer Scanrate
von 200 mV pro Stunde erhoht bis die Umkehrstromdichte von 5 mA/cm? erreicht
wurde. Danach wurde das Potential mit der gleichen Geschwindigkeit gesenkt bis

wieder eine kathodische Polarisation erreicht wurde.

Eine schematische Darstellung der wichtigsten Kennwerte und Parameter von

Stromdichte-Potentialkurven ist in Abbildung 3.11 dargestellt.
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Abbildung 3.11: Schematische Darstellung der Kennwerte einer Stromdichte-

Potentialkurve
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3.3.4 Repassivierungsversuche

Die Repassivierungsversuche oder Scratch-Tests wurden durchgefuhrt, um das

Verhalten der Werkstoffe nach einer mechanischen Entpassivierung zu untersuchen.

Diese Versuche wurden in einem beheizbaren doppelwandigen Glasgefall
durchgefuhrt, welches einen Probenhalter mit Kratzvorrichtung enthalt. Spannung und
Strom konnten auch hier mit einem Potentiostat (Gamry Instruments Reference 600)
aufgebracht bzw. gemessen werden. Bei den Repassivierungstests wurden zylindrische
Proben mit einem Durchmesser von 5 mm, einer Lange von 17 mm und einer
stirnseitigen Bohrung verwendet. In der Probenvorbereitung wurde zur Herstellung einer
festen, leitfahigen Verbindung ein Nickeldraht mit Leitsilber in der Bohrung verankert
und die Probe elektropoliert und gereinigt. Danach folgte eine Auslagerung an Luft bei
Raumtemperatur fir mindestens einen Tag, um zum einen das Leitsilber zu trockenen
und zum anderen die Bildung einer vollstandigen Passivschicht sicherzustellen. Die
Probe, der Nickeldraht und die Verbindungstelle wurden mit Schrumpfschlauch und
Teflonband so isoliert, dass wahrend des Versuchs nur die Stirnflache und etwa 1 mm
der Mantelflache der Probe dem Medium ausgesetzt wurden. Es wurden 2
Messmethoden angewendet. Bei dem Versuch nach Methode 1 wurden zwei Proben
des gleichen Werkstoffs eingesetzt. Eine der Proben wurde als Arbeitselektrode in der
Halterung gegenuber der Diamantspitze fixiert. Die andere fungierte als Gegenelektrode
und wurde in geringem Abstand zur Arbeitselektrode befestigt, wie in Abbildung 3.12 zu
sehen ist. Als Bezugselektrode wurde eine Ag/AgClI-Elektrode, wie in Abschnitt 3.3.3
beschrieben, eingesetzt. Bei Versuchen nach Methode 2 wurde ein Platinblech als

Gegenelektrode eingesetzt.
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Abbildung 3.12: Proben und Kratzvorrichtung im Repassivierungstest
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Die Versuchsdurchfuhrung erfolgte in folgenden Schritten: Die Prifldsung wurde auf die
erforderliche Temperatur aufgeheizt. AnschlieBend wurden die Elektroden eingetaucht
und an den Potentiostat angeschlossen. Der Faraday’'sche Kafig wurde geschlossen
und als Erde mit dem Messgerat verbunden. Aufgrund der geringen Stréme, die bei gut
repassivierenden Werkstoffen auftreten, wurde das Gefaly mit einer Aluminiumfolie
umschlossen, die als Faraday'scher Kafig verwendet wurde und der Erdung diente. Es
folgte die Messung des Ruhepotentials fur eine Dauer von 30 Minuten. Danach wurden
die Arbeits- und Gegenelektrode kurzgeschlossen und der Ladungsaustausch
gemessen. Es wurde so lange gewartet, bis der Strom einen konstanten Wert annahm.
Dieser, vor dem Kratzen gemessene, positive oder negative Strom wurde als Null-
Niveau definiert. Dann wurde die Arbeitselektrode durch horizontales Schwingen der
Diamantspitze angekratzt. Der Vorteil dieser Vorgehensweise besteht darin, dass die
Probe vor dem Kratzen noch nicht mit der Diamantspitze kontaktiert wird und daher
unverletzt bleibt. Die Hohe der Diamantspitze ist verstellbar, sodass auch mehrere
Kratzer Ubereinander mdglich sind. Die Strommessung dauerte an, bis sich wieder ein

konstanter Strom einstellte.

Nach Beendigung der Messung wird die Proben ausgebaut und gereinigt. Die Flache
des Kratzers kann unter dem Lichtmikroskop ausgemessen und entsprechend dem
Winkel der Diamantspitze berechnet werden. Die Berlcksichtigung der Kratzerflache
bei der Erstellung der Repassivierungskurven ist notig, da sich die mechanisch
entpassivierten Bereiche, trotz der Bemuhungen, jede Proben mit dem gleichen Kratzer
zu versehen, in ihren Abmessungen unterscheiden. Daher wurde der gemessene Strom
auf die ausgemessene und korrigierte Kratzerflaiche bezogen, wodurch diese
Fehlerquelle vermieden werden konnte. Die Korrektur besteht in einer Multiplikation der
projizierten Flache mit dem Faktor v/2, wodurch der Winkel von 120° der kegeligen
Diamantspitze berucksichtigt wird. Die Auswertung der i-t-Kurve erfolgte Uber die
Berechnung der Stromdichte bezogen auf die tatsachliche Kratzerflache. Zur
Veranschaulichung ist in Abbildung 3.13 ein Beispiel fur die lichtmikroskopische
Aufnahme einer gekratzten Probe wiedergegeben.
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’ 500 um

Abbildung 3.13: Lichtmikroskopische Aufnahme einer gekratzten Probe

Ein Beispiel fir eine wahrend des Kratzens aufgezeichnete Stromdichte-Zeit-Kurve,
abzuglich jener vor dem Kratzen gemessenen Stromdichte, ist in Abbildung 3.14
dargestellt. Diese wird, wie Abbildung 3.15 schematisch zeigt, durch Berechnung der
Ladungsdichte mittels Integration in eine Repassivierungskurve umgewandelt. Aufgrund
der Auftragung der reziproken Ladungsdichte auf der x-Achse ist die
Repassivierungskurve von rechts nach links zu lesen. Je niedriger die Landungsdichte
nach Abfall der Stromdichte ist, desto weniger Material ist bis zur Repassivierung in
Lésung gegangen. Dementsprechend kann die Fahigkeit des Werkstoffs, in dem
jeweiligen Prifmedium schnell und vollstandig zu repassivieren, quantitativ dargestellt

werden.
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Abbildung 3.14: Stromdichte-Zeit-Verlauf nach dem Kratzen
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Abbildung 3.15: Prinzip der Repassivierungskurve
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3.3.5 Atomsondenuntersuchungen

Zur Charakterisierung der Passivschicht und des darunterliegenden Werkstoffs wurden
Atomsondenuntersuchungen am Department flur Metallkunde und Werkstoffprifung
durchgefuhrt. Dazu wurden Proben der drei geschmiedeten Werkstoffe zunachst einen
Tag an Luft ausgelagert, um die Bildung einer vollstandigen Passivschicht
sicherzustellen. Anschliefend wurden zum Schutz der Passivschicht 400 nm Titan
mittels PVD-Verfahren aufgetragen. Die Praparation der Spitzen erfolgte durch
Platinabscheidung, Entnahme durch ,lift out-Technik und ringférmiges Abtragen mittels
,Focused lon Beam® (FIB). Abbildung 3.16 zeigt die REM-Aufnahme einer praparierten
Spitze.

Die Atomsonden-Tomographie (ATP) wurde mit einer Atomsonde vom Typ LEAP
3000X HR durchgeflihrt. Durch laserunterstiitze Feldverdampfung der Atome an der
Probenoberflache und deren Beschleunigung auf einen positionssensitiven Detektor
kann Uber ein Flugzeitmassenspektrometer der chemische Aufbau der abgetragenen

Spitze bestimmt und anschlieRend rickkonstruiert werden.

wpD tit | mode HRM

oo \f
4% | 10.00kV | CBS | 6.0 | 0.37nA | 102 mm [ 52° | Al 8.29 ym P576-5_Pos20

Abbildung 3.16: REM-Aufnahme der mittels FIB praparierten ATP-Spitze
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4. Ergebnisse

4.1 Schwingversuche

Die Wohlerdiagramme stellen die bis zum Bruch ertragenen Lastspielzahlen in
Abhangigkeit der aufgebrachten Spannungsamplitude einfach logarithmisch dar. Sie
enthalten jeweils die Angaben zum untersuchten Werkstoff und den Prufbedingungen,
wobei die Ergebnisse der jeweiligen korrosiven Bedingungen immer zusammen mit der
dazugehdrigen Woéhlerkurve in inertem Glyzerin dargestellt sind. Die Glyzerin-Kurven
wurden bei gleicher Temperatur und gleichem R-Wert erstellt und sind in grau gehalten.
Die Wohlerkurve der jeweiligen korrosiven Prufbedingung ist schwarz dargestellt, wobei
die farbigen Punkte jene Proben markieren, bei welchen Lochkorrosion (LK) bzw.
Hinweise auf Spannungsrisskorrosion (SRK) am Bruchausgang gefunden wurden. Die
vollen Punkte stehen fir Proben, die vor Erreichen der festgelegten
Dauerfestigkeitsgrenze von 1,2.107 Lastwechseln versagten, wahrend die offenen
Symbole fir Proben stehen, die das Dauerfestigkeitskriterium erfullten und als

,Durchlaufer” bezeichnet werden.

Die Bruchausgange der gepruften Schwingproben wurden mittels
Rasterelektronenmikroskop (REM) hinsichtlich ihrer Schadigung untersucht. Um eine
nachvollziehbare und vergleichbare Bewertung aller Proben gewahrleisten zu kdnnen,
wurden die verschiedenen Schadigungsarten genau definiert und abgegrenzt. Proben,
die weder Lochkorrosion am Bruchausgang noch verzweigte Risse an der
Probenoberflache zeigen, versagten durch reine (Korrosions-)Ermudung (siehe
Abbildung 4.1). Davon unterschieden werden Proben, deren Bruch von einem
Korrosionsloch ausgeht (Abbildung 4.2), sowie Proben, die verzweigte Risse an der
Probenoberflache im Bereich des Bruchausgangs aufweisen, welche Zeichen flr eine
Wechselwirkung von SRK und SwRK sind (Abbildung 4.3).
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EHT = 26.00 kv Signal A = SE1 150 20 um WD = 125 mm EHT =20.00 KV Signal A = CZ BSD
WD =100 mm Mag = 300 % e are - At Ot 2330

Abbildung 4.1: REM-Aufnahmen von Bruchflache (links) und Oberflache (rechts)

einer Probe mit reinem Ermudungsbruch

203m ET=2000W  SgnalA=SET e 204m EHT = 20,00 KV Signal A= CZBSD Ui Crusch
WD = 7.0mm Mag= 300X A WD = 7.5 mm Mag= 300X Pl i P g 01

Abbildung 4.2: REM-Aufnahmen von Bruchflache (links) und Oberflache (rechts)

einer Probe mit Lochkorrosion am Bruchausgang

- Fim N = P cber 741

70 pm WO = 75mm EHT = 25.00 kv Signal A = SET 20 pm WD =125mm EHT =20.00 kv Signal A = CZ BSD — - ‘
e e = 2 22

Abbildung 4.3: REM-Aufnahmen von Bruchflache (links) und Oberflache (rechts)

einer Probe mit Zeichen von SRK am Bruchausgang
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Die Versuche zur Schwingungsrisskorrosion haben vor allem die Legierung P576 im
Fokus. Ihr Verhalten soll unter Prufbedingungen mit zunehmender Aggressivitat (siehe
Tabelle 3.3) charakterisiert und jenem hoher und niedriger legierter Werkstoffe

gegenubergestellt werden.

Versuche der geschmiedeten Werkstoffe unter Priifbedingung 1

Beginnend mit dem mildesten Medium (Prufbedingung 1), das heif’t in 13,2 % NaCl-
Lésung mit pH 8 bei 80 °C, werden zunachst die Versuchsergebnisse der drei
geschmiedeten Werkstoffe P556-S, P576-S und A975-S behandelt.

Die Wohlerkurven des Werkstoffs P576-S, dargestellt in Abbildung 4.4, ergeben sowohl
im milden Medium als auch unter den entsprechenden inerten Prufbedingungen eine
Dauerfestigkeit von 210 MPa. Erst bei Belastungen oberhalb der Dauerfestigkeit
verschiebt sich die NaCl-Kurve zu geringeren Lastspielzahlen. Es wurde nur an einer
Probe Lochkorrosion am Bruchausgang gefunden. REM-Aufnahmen dieser Probe sind
in Abbildung 4.18 a-b dargestellt. Aufgrund der Zug-Druck-Beanspruchung ist die

Bruchflache zum Teil verschlagen.

Im Falle der hohen Legierungslage, dem Stahl A975-S, ist eine mindestens ebenso
gute SWRK-Bestandigkeit zu erwarten. Tatsachlich liegen die Kurven von Glyzerin und
NaCl-Losung in Abbildung 4.5 sehr nah beieinander und die Bruchausgange zeigen
weder LK noch SRK.

Bei der Prufung des Stahls P556-S im milden Medium ftritt, wie in Abbildung 4.6
ersichtlich, im Vergleich zur Prifung in Glyzerin eine Absenkung der Dauerfestigkeit von
180 MPa auf 130 MPa. Es konnte aullerdem an fast allen Bruchausgangen
Lochkorrosion festgestellt werden, wie auch die REM-Aufnahmen in Abbildung 4.17
anhand dreier Proben zeigen. Die Korrosionslécher sind sehr grof3 und die Proben
weisen bei héherer Spannungsamplitude zahlreiche Risse auf. Zudem konnten auf den
Bruchflachen einige Einschlisse gefunden werden, bei welchen es sich hauptsachlich

um Kalziumaluminate handelt.
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Abbildung 4.4:  Wdohlerkurven von P576-S unter Prifbedingung 1
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Abbildung 4.5:  Wohlerkurven von A975-S unter Prufbedingung 1
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Abbildung 4.6:  Wohlerkurven von P556-S unter Prifbedingung 1

Versuche mit P576-S unter den Priifbedingungen 2 bis 6

Die Prufbedingungen wurden fur den Werkstoff P576 ausgehend von der
Prufbedingung 1 mit 13,2 % NaCl (80.000 ppm CI’), pH 8, 80 °C und R = -1 in den

Prifbedingungen 2 bis 6 schrittweise, wie folgt, verandert bzw. verscharft:

e Priufbedingung 2: Austausch des Kations von Na zu Ca

e Priufbedingung 3: Absenkung des pH-Werts von pH8 auf pH4

e Prifbedingung 4: Erhéhung der CI'-Konz. von 80.000 ppm auf 275.000 ppm
e Priufbedingung 5: Erhéhung der Temperatur von 80 °C auf 120 °C

e Priufbedingung 6: Anheben des R-Werts von -1 auf 0,05

Damit ist ein Ubergang von der mildesten zur aggressivsten Prifbedingung mit
43 Gew.-% CaCl; (275.000 ppm CI'), pH 4, 120 °C und R=0,05 geschaffen.

Unter Prufbedingung 2 wird das Prufmedium lediglich in Bezug auf das verwendete
Salz verandert, sodass anstelle von 13,2 Gew.-% NaCl, der gleiche Chloridgehalt
mittels 12,5 Gew.-% CaCl, eingestellt wird. Wie in Abbildung 4.7 erkennbar, andert sich

der Verlauf der Kurve im Vergleich zu Prifbedingung 1 nicht signifikant. Die ermittelte
-87 -




Ergebnisse

Dauerfestigkeit liegt bei 200 MPa. Auch das Schadigungsbild gleicht dem unter
Prufbedingung 1. Ein Bruchausgang aus dieser Versuchsreihe ist in Abbildung 4.18 c-d
dargestellt. Die Probe weist kein Loch an der Stelle der Rissinitiierung auf, stattdessen
sind an der Oberflache deutliche Gleitstufen erkennbar, entlang derer ein Sekundarriss
verlauft, der nicht als Zeichen fur SRK zu deuten ist, da er lediglich entlang des

abgescherten Korns am Bruchausgang verlauft.

Bei Prifbedingung 3 erfolgt eine Absenkung des pH-Werts auf 4, wodurch es, wie in
Abbildung 4.8 dargestellt, zu einer Verschiebung der Wohlerkurve zu niedrigeren
ertragenen Spannungsamplituden und einer deutlich geringeren Dauerfestigkeit von
140 MPa kommt. Die transkristallinen Bruchflachen zeigen in den meisten Fallen
Lochkorrosion am Bruchausgang, wie auch die REM-Aufnahmen einer reprasentativen

Probe in Abbildung 4.18 e-f zeigen.

Die Anderung des Mediums fiir Prifbedingung 4 besteht in einer Erhéhung des
Chloridgehalts auf 275.000 ppm CI” durch Anhebung des CaCl,-Gehalts von 12,5 auf 43
Gew.-%. Die dazugehorige Wohlerkurve in Abbildung 4.9 zeigt ein geringflgiges
zusatzliches Absinken der Dauerfestigkeit auf 130 MPa. Die Untersuchung der
Bruchausgange ergab ebenfalls Lochkorrosion und in einzelnen Fallen auch verzweigte
Risse am Bruchausgang, die als Zeichen fur SRK gewertet werden. Die REM-
Aufnahmen in Abbildung 4.19 a-d zeigen eine flr die Versuchsreihe typische Probe. Sie
weist neben einem kleinen Loch am Bruchausgang auch einen langen Sekundarriss
auf, welcher selbst zwei klaffende Locher durchlauft. Die Bruchflache zeigt, im
Gegensatz zu jenen unter den Prufbedingungen 1-3, geringe interkristalline Anteile.
Dabei ist anzumerken, dass die Rauten mit rotem Rand und griner Fullung das
gleichzeitige Auftreten von LK und SRK an derselben Probe bedeuten.

Fir Prifbedingung 5 wird die Temperatur auf 120 °C erhdht. Die Folge ist eine
Verschiebung der Kurve (Abbildung 4.10) im Bereich der Zeitfestigkeit zu geringeren
Lastspielzahlen. Die ermittelte  Dauerfestigkeit bleibt jedoch trotz  der
Temperaturerhéhung bei 130 MPa. Auch hier lassen sich sowohl Schadigungen durch
LK am Bruchausgang, als auch vereinzelt durch SRK feststellen. In Abbildung 4.19 ist
eine Probe mit kleinen Lochern und leichtem Angriff entlang der Gleitlinien an der

Oberflache zu sehen.

Unter Prafbedingung 6 wird der R-Wert von -1 (Wechselbeanspruchung) auf 0,05 (Zug-
Schwellbeanspruchung) erhoht und sorgt dadurch fur eine Mittelspannung, die
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geringfugig uber dem Betrag der jeweiligen Spannungsamplitude liegt. Bei diesen
Versuchen wurden lange Proben (siehe Abschnitt 3.3.1) verwendet. Infolge der
dauernden Zugbelastung ohne Druckphasen (R = 0,05) bleiben zudem die
Bruchflachen besser erhalten und werden weniger verschlagen. Wie die Wohlerkurven
in Abbildung 4.11 zeigen, sinkt die Dauerfestigkeit von P576-S bei R = 0,05 von
185 MPa in Glyzerin auf 67 MPa im aggressiven Medium. Bei der Untersuchung der
Bruchflachen wurden einige Proben mit Lochkorrosion und Spannungsrisskorrosion
gefunden. Die REM-Aufnahmen in Abbildung 4.20 zeigen zunachst eine unter inerten
Vergleichsbedingungen erzeugt Bruchflache. Sie veranschaulicht das
kristallographische Risswachstum im Bereich des Bruchausgangs, welches in einen
Schwingungsriss mit duktilen Schwingstreifen Ubergeht. Die darunter abgebildeten
Aufnahmen zeigen die Bruchflachen dieses Werkstoffs unter aggressiven
Prufbedingung 6. Die verzweigten Risse auf der Restbruchflache werden nicht in die

Bewertung der Schadigungsart mit einbezogen.
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Abbildung 4.7:  Wdhlerkurven von P576-S unter Prifbedingung 2
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Abbildung 4.8:  Wohlerkurven von P576-S unter Prifbedingung 3
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Abbildung 4.9:  Wohlerkurven von P576-S unter Prufbedingung 4
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Abbildung 4.10: Wadhlerkurven von P576-S unter Prafbedingung 5
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Abbildung 4.11: Wadhlerkurven von P576-S unter Prifbedingung 6
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Vergleich der Werkstoffe unter Priifbedingung 6

Nachfolgend wird ein Vergleich der drei Legierungen im stangengezogenen Zustand
unter diesen Priufparametern hergestellt. In der Ubersicht stehen diese Diagramme am
rechten Rand. Die Versuche mit den beiden Werkstoffen P556-27%KV und A975-
27%KV wurden bereits in einer fruheren Dissertation von Robert Sonnleitner
durchgefuhrt und verodffentlicht [130]. Fur die vorliegende Arbeit wurden die
Bruchausgange systematisch untersucht und die Schadigungsarten in den Diagrammen

eingetragen.

Zuvor wurde bereits die Wohlerkurve von PS576-S unter der aggressivsten
Prufbedingung 6, das heil3t, in einer Losung mit 43 Gew.-% CaCl, (275.000 ppm CI),
pH 4, bei 120 °C und R = 0,05, diskutiert. Diese Legierung wurde auch im
l6sungsgegluhten und stangengezogenen Zustand auf die gleiche Weise geprtft. Aus
Grunden der besseren Anschaulichkeit der Ergebnisse wurde fur die nachfolgenden

Wodhlerkurven der Mal3stab der y-Achse angepasst.

Fir den Werkstoff P576-LG sinkt die Dauerfestigkeit von 157 MPa in Glyzerin auf
114 MPa im aggressiven Medium ab, wie den Wohlerkurven in Abbildung 4.12
entnommen werden kann. Die Untersuchung der Bruchflachen ergab keine Hinweise
auf LK oder SRK an den Bruchausgangen. Die Bruchflachen (siehe Abbildung 4.21)
zeigen den transkristallinen Riss ausgehend von einem grolen Korn an der
Probenoberflache, welcher in duktile Schwingstreifen Ubergeht. Der Vergleich mit den
Wohlerkurven der geschmiedeten Gute P576-S unter den gleichen Prifbedingungen
(siehe Abbildung 4.13) zeigt die weit bessere SwRK-Bestandigkeit des

l6sungsgegluhten Materials.

Die Wohlerkurven in Abbildung 4.14 illustrieren die Ergebnisse des stangengezogenen
Werkstoffes P576-27%KV. Unter den aggressiven Prifbedingungen fallt die
Schwingfestigkeit so stark ab, dass keine Dauerfestigkeit im gepruften Bereich (o, > 40
MPa) ermittelt werden konnte. Die Proben, welche bei niedrigen Spannungsamplituden
getestet wurden, weisen zum Teil stark verzweigte Risse am Bruchausgang auf. Daraus
kann geschlossen werden, dass die Rissinitierung durch SRK beeinflusst wurde. Die
teilweise interkristalline Bruchflache sowie Risse und Risskeime an Gleitstufen sind in
Abbildung 4.22 illustriert.

In Abbildung 4.15 sind die Prifergebnisse des A975-27%KV dargestellt. Dieser

Werkstoff weist aufgrund seiner hohen Legierungslage eine gute Bestandigkeit im
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aggressiven Medium unter schwingender Beanspruchung auf. Seine Dauerfestigkeit
(ora) sinkt im Vergleich zu Glyzerin von 200 MPa auf 147 MPa und bleibt damit auf
einem hohen Niveau. Abgesehen von zwei Proben mit LK weisen die Bruchausgange

keine Anzeichen von Schadigungen zusatzlich zur Schwingungsrisskorrosion auf.

Im Falle des CrMnN-Stahls P556-27%KV in Abbildung 4.16 zeigt sich ein sehr
ahnliches Bild wie beim P576-27%KV mit SRK an fast allen Bruchausgangen und
einem Verlust der Dauerfestigkeit im gepruften Bereich (o, > 40 MPa). Zum Vergleich
sind in Abbildung 4.23 auch REM-Aufnahmen von Proben aus P556-27%KV dargestellt,
welche unter Prufbedingung 6 getestet wurden. Diese zeigen eine facettierte, stufige

und teilweise wie gefiederte Bruchflache sowie lange, verzweigte Risse am

Bruchausgang.
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Abbildung 4.12: Waohlerkurven von P576-LG unter Prifbedingung 6
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Abbildung 4.13: Wadhlerkurven von P576-S unter Prufbedingung 6
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Abbildung 4.14: Wohlerkurven von P576-27%KV unter Prafbedingung 6
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Spannungsamplitude o,[MPa]
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Abbildung 4.15: Wohlerkurven von A975-27%KV unter Prifbedingung 6
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Abbildung 4.16: Waohlerkurven von P556-27 %KV unter Prufbedingung 6
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Abbildung 4.17:

REM-Aufnahmen von Bruchflache und Probenoberflache von P556-S
unter Prifbedingung 1 (13,2 Gew.-% NaCl, pH 8, 80 °C, R = -1)

a: o =120 MPa, N = 1,1 Mio.
b-d: 6, =400 MPa, N =92.000

e-f: 65 = 130 MPa, N = 1,1 Mio.
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REM-Aufnahmen von Bruchflache und Probenoberflache von P576-S
a-b: Prufbedingung 1 (13,2 Gew.-% NaCl, pH 8, 80 °C, R = -1)
oa = 240 MPa, N = 730.000
c-d: Prufbedingung 2 (12,5 Gew.-% CaCly, pH 8, 80 °C, R = -1)
oa = 240 MPa, N = 1,1 Mio.
e-f: Prufbedingung 3 (12,5 Gew.-% CaCl,, pH 4, 80 °C, R = -1)
ca =210 MPa, N = 650.000

Abbildung 4.18:

-97-



Ergebnisse
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Abbildung 4.19: REM-Aufnahmen von Bruchflache und Probenoberflache im Bereich
der Bruchausgange von P576-S
a-d: Prufbedingung 4 (43 Gew.-% CaCl,, pH 4, 80 °C, R = -1)
ca = 150 MPa, N = 1,2 Mio.
e-f: Prufbedingung 5 (43 Gew.-% CaCl,, pH 4, 120 °C, R = -1)
oa = 140 MPa, N = 2,9 Mio.
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Abbildung 4.20: REM-Aufnahmen der Bruchflache im Bereich der Bruchausgange (a-

e) und des Restbruchs (f) von P576-S
a-b: Inerte Prufbedingung (Glyzerin, 120 °C, R = 0,05)

ca =171 MPa, N = 12 Mio.
c-d: Prufbedingung 6 (43 Gew.-% CaCly, pH 4, 120 °C, R = 0,05)

ca =90 MPa, N = 9,2 Mio.
e-f: Prufbedingung 6 (43 Gew.-% CaCl,, pH 4, 120 °C, R = 0,05)

ca = 76 MPa, N = 5,6 Mio.
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Abbildung 4.21: REM-Aufnahmen der Bruchflachen im Bereich der Bruchausgange
von P576-LG unter Prufbedingung 6 (43 Gew.-% CaCl,, pH 4, 120 °C,
R =0,05)
a-c: 6, = 119 MPa, N = 7,1 Mio.
d: 05 = 119 MPa, N = 9,8 Mio.
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Abbildung 4.22: REM-Aufnahmen von Bruchflache und Probenoberflache im Bereich
der Bruchausgange von P576-27%KV unter Prifbedingung 6
(43 Gew.-% CaCly, pH 4, 120 °C, R = 0,05)
a-d: o, = 48 MPa, N = 640.000
e-f: 6, =43 MPa, N = 350.000
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Abbildung 4.23: REM-Aufnahmen von Bruchflache und Probenoberflache im Bereich
der Bruchausgange von P556-27%KV unter Prifbedingung 6
(43 Gew.-% CaCly, pH 4, 120 °C, R = 0,05)
a-b: 0, =67 MPa, N = 630.000
c-f: 6 = 86 MPa, N = 400.000
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Langsamzugversuche

Ausgewahlte Langsamzugversuche (SSRT) wurden zusatzlich durchgefihrt, um die
SRK-Anfalligkeit der Legierungen unter quasistatischer Belastung zu untersuchen.
Wahrend P556-S bereits im Medium von Prufbedingung 4 (43 % CaCl,, 80 °C) eine
Reduktion der Bruchdehnung von 77 % aufweist, zeigt A975-S keine Verminderung der

Bruchdehnung im Vergleich zu inerten Bedingungen.

Im Spannungs-Dehnungs-Diagramm in Abbildung 4.24 ist zu sehen, dass der Werkstoff
P576-S eine Abnahme der Bruchdehnung von etwa 50 % bei Prifbedingung 5 (43 %
CaCly, 120 °C) erfahrt. Interessant ist vor allem die Beschaffenheit der Bruchflachen
(siehe Abbildung 4.25), weil ihre Unterschiede rein auf SRK zurtickzufihren sind. Die
Bruchflache ist unter inerten Bedingungen duktil und unter aggressiven Bedingungen
interkristallin. Im Detail sind zudem facherartige Strukturen zu erkennen, welche auch
an Bruchflachen der Schwingproben von P576-S und P56-27%KYV unter Prufbedingung
6 (43 % CaCly, 120 °C, R = 0,05) auftreten. Zum Vergleich der SSRTs mit den
Bruchflachen der Schwingproben eignen sich vor allem jene Schwingversuche unter
Prifbedingung 6 (43 % CaClp,, 120 °C, R = 0,05), da diese unter schwellender
Zugspannung durchgefuhrt werden, wodurch sie dem Langsamzugversuch ahnlicher

sind als Versuche unter Zug-Druck-Wechselbeanspruchung.
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Abbildung 4.24: Spannungs-Dehnungs-Diagramme der Langsamzugversuche an
P576-S und P576-LG in Glyzerin bei 120 °C und unter Prufbedingung
5 (43 Gew.-% CaCly, pH 4, 120 °C)
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Abbildung 4.25: REM-Aufnahmen der SSRT-Proben von P576-S unter inerten und
aggressiven Prifbedingungen
a-b: Inerte Prifbedingung (Glyzerin, 120 °C)
Dehnrate 10° s™
c-f: Prifbedingung 5 (43 Gew.-% CacCl,, 120 °C)
Dehnrate 10° s™
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4.2 Auslagerungsversuche

Die Ergebnisse der Auslagerungsversuche zeigen unterschiedliche Arten und
Auspragungen von Korrosionsangriffen. Im milden Medium der Prufbedingung 1
(13,2 Gew.-% NaCl, pH8) konnte unterschiedlich starke Lochkorrosion festgestellt
werden. Als Beispiel fir eine Probe mit deutlicher Schadigung durch LK sind in
Abbildung 4.26 eine makroskopische Aufnahme und das Detail eines Korrosionsloches
des Werkstoffs P556-S dargestellt. Im aggressiven Medium der Priufbedingung 5
(43 Gew.-% CaCl,, 120 °C) ist die LK als wurmférmiger Angriff zu beobachten, wie die
stereomikroskopische Aufnahme des Werkstoffs P556-S in Abbildung 4.27 zeigt. Die
Locher wachsen dabei nicht nur in die Tiefe, sondern breiten sich auch entlang der
Passivschicht aus. Aufgrund vorhandener Eigenspannungen trat bei einigen Proben
unter Prufbedingung 5 (43 Gew.-% CaCly, 120 °C) zusatzlich zur Lochkorrosion auch
Spannungsrisskorrosion  auf. Die dabei entstehenden Risse in den
Auslagerungsproben, welche verzweigt vom Rand zur Mitte wachsen, sind am Beispiel
des stangengezogenen Werkstoffs P556-27%KV in Abbildung 4.28 zu sehen. Wie
bereits anhand der Langsamzugversuche zu erkennen war, tritt auch hier teilweise
interkristalline SRK auf, wie die REM-Aufnahmen der Bruchflache eines geoffneten
SRK-Risses von P576-27%KV in Abbildung 4.29 belegen. Die SRK-Risse sind in
manchen Fallen viel weniger stark ausgepragt und erst unter dem Lichtmikroskop zu
erkennen. In Abbildung 4.30 ist die lichtmikroskopische Aufnahme der feinen SRK-
Risse an einer Probe des Werkstoffs P556-S dargestellt.

Die Ergebnisse aller Auslagerungsversuche sind in Tabelle 4.1 und Tabelle 4.2
zusammengefasst. Dabei stehen die Abkurzungen LK und SRK fiur deutliche Angriffe
durch Loch- bzw. Spannungsrisskorrosion und die Klammerausdricke (LK) und (SRK)
fur einen leichten Angriff bzw. eine geringe Haufigkeit der Schadensmerkmale. Die grin
gefarbten Felder bedeuten, dass keine Schadigung festgestellt werden konnte.

Die Resultate zeigen, dass unter Prufbedingung 1 (13,2 Gew.-% NaCl, pH8) ohne
aulere Spannungen lediglich LK, aber keine SRK auftritt. zu entnehmen ist. Im Medium
der Prufbedingung 5 (43 Gew.-% CaCl,, 120 °C) kann hingegen zum Teil sowohl LK als
auch SRK beobachtet werden. Wahrend die 16sungsgegluhten Werkstoffe aufgrund der
fehlenden Eigenspannung keine SRK entwickeln, enthalten die stangengezogenen
Werkstoffe ausreichend innere Spannungen und zeigen nach unterschiedlicher

Auslagerungsdauer verschieden stark ausgepragte, interkristalline SRK.
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Die Untersuchung der Auslagerungsproben mit dem Lichtmikroskop ergaben, dass
auch die geschmiedeten Werkstoffe P556-S und P576-S offensichtlich ein gewisses
Mal an Eigenspannungen enthalten, sodass sich in den Randbereichen der Proben
feine SRK-Risse bilden kdnnen. Diese sind jedoch von deutlich geringerem Ausmal als
jene bei den stangengezogenen Werkstoffen und daher mit freiem Auge kaum
erkennbar. Feine SRK-Risse lassen sich bei P556-S bereits nach 3 Tagen und bei

P576-S nach 7 Tagen feststellen.

Abbildung 4.26: P556-S nach 7 Tagen Auslagerung unter Prufbedingung 1
(13,2 Gew.-% NaCl, pH 8, 80 °C) mit Lochkorrosion

Abbildung 4.27: P556-S mit Lochkorrosion nach 7 Tagen Auslagerung unter
Prufbedingung 5 (43 Gew.-% CaCl,, pH 4, 120 °C)
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Abbildung 4.28: Makroskopische (links) und REM-Aufnahme (rechts) von P556-
27%KV mit Loch- und Spannungsrisskorrosion nach 7 Tagen
Auslagerung unter Prufbedingung 5 (43 Gew.-% CaCly, pH 4, 120 °C)

Abbildung 4.29: Bruchflache eines Risses durch Spannungsrisskorrosion einer
Auslagerungsprobe des Werkstoffs P576-27%KV nach 7 Tagen
Auslagerung unter Prifbedingung 5 (43 Gew.-% CaCl,, pH 4, 120 °C)
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500 um

Abbildung 4.30: P556-S mit Spannungsrisskorrosion nach 3 Tagen Auslagerung unter
Prufbedingung 5 (43 Gew.-% CaCly, pH 4, 120 °C)

Tabelle 4.1: Ergebnisse der Auslagerungsversuche unter Prifbedingung 1 (13,2
Gew.-% NaCl, pH 8, 80 °C)

Werkstoff N, 807
Zus:and quer lings
1Tag 3 Tage 7 Tage 7 Tage
LG LK LK LK LK
P556 27 %KV LK LK LK LK
S LK LK LK LK
LG (LK) (LK) (LK) (LK)
P576 27 %KV (LK) LK LK LK
S - (LK) (LK) (LK)
LG - - (LK) (LK)
A975 27 %KV - - (LK) (LK)
S = = = =
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Tabelle 4.2: Ergebnisse der Auslagerungsversuche unter Prufbedingung 5 (43 Gew.-%
CaCly, pH 4, 120 °C)

Werkstoff 43 % CaCl, 120 °C
+
Zustand 1Tag 3 Tage 7 Tage 14 Tage 21 Tage
LG LK LK LK LK LK
14 % KV
P556
27 % KV
S LK (SRK) + LK (SRK) + LK (SRK) + LK (SRK) + LK
LG (LK) (LK) LK LK LK
P576 27 % KV (SRK) + LK
S - (LK) (SRK) + LK (SRK) + LK (SRK) + LK
LG - - (LK) (LK) (LK)
14 % KV (LK) (SRK + LK) (SRK + LK)
A975
27 % KV - (LK) (LK) (SRK + LK) (SRK + LK)
S - - -

Dartber hinaus wurden auch ganze Schwingproben ausgelagert. Ausschliel3lich die
stangengezogenen Werkstoffe P556-27%KV und P576-27%KV zeigten

Auslagerung in der aggressiven Losung von Prufbedingung 5 SRK, wie in Abbildung

nach

4.31 deutlich zu erkennen ist. Insbesondere der dickere Querschnitt war von den
Rissen betroffen. Im milden Medium (Prufbedingung 1) zeigte dagegen kein Werkstoff
SRK.

\\\\\\\

R~ e

P556-27 %KV mit
Auslagerung
Prufbedingung 5 (43 Gew.-% CaCl,, pH 4, 120 °C)

Abbildung 4.31: Werkstoff

nach 7

Schwingprobe vom

Spannungsrisskorrosion Tage unter
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4.3 Stromdichte-Potentialkurven

Zugunsten einer besseren Lesbarkeit der Diagramme sind in den Darstellungen nicht
alle i-U-Kurven, welche zur Prufung der Reproduzierbarkeit erstellt wurden, abgebildet.
Die angegebenen Potentiale beziehen sich jeweils auf die Ag/AgCIl Referenzelektrode
in gesattigter KCI-Losung bei 80 °C. Deren Bezugspotential liegt bei dieser Temperatur,
nach Angaben des Herstellers Sensortechnik Meinsberg GmbH, bei +138 mV gegen
die Standardwasserstoffelektrode (SHE).

In  Abbildung 4.32 sind die Stromdichte-Potentialkurven von P576-S unter
Prufbedingung 1, also im Medium mit 13,2 Gew.-% NaCl (80.000 ppm CI') mit pH 8 bei
80 °C, dargestellt. Die Ergebnisse der Prufbedingung 2 in der CaCl,-Losung sind in
Abbildung 4.33 zu sehen. In diesen beiden milden Medien sind die Resultate sehr
ahnlich: Der Werkstoff zeigt jeweils einen breiten Passivbereich und das

Repassivierungspotential liegt deutlich ber dem Ruhepotential.

Die i-U-Kurven von A975-S (siehe Abbildung 4.34) weisen einen extrem breiten
Passivbereich auf und das Repassivierungspotential liegt weit Uber dem Ruhepotential,
sodass von einer ausgezeichneten Bestandigkeit des Werkstoffs unter diesen

Bedingungen ausgegangen werden kann.

Die i-U-Kurven des CrMnN-Austenits P556-S im milden Medium sind in Abbildung 4.35
dargestellt. Dabei ist lediglich ein sehr schmaler Passivbereich von ca. 30 mV
erkennbar. Das Repassivierungspotential liegt weit unter dem Ruhepotential. Diese

Ergebnisse sprechen fir eine hohe Anfalligkeit fir Lochkorrosion.

Die Prufbedingung 3 (12,5 % CaCl,, pH 4 bei 80 °C) ist im Gegensatz zu den ersten
beiden durch den geringeren pH-Wert deutlich aggressiver. An den i-U-Kurven in
Abbildung 4.36 lasst sich jedoch kein entscheidender Unterschied beim Werkstoff
P576-S erkennen. Auch hier haben die Ruhepotentiale ahnliche Werte, die
Passivbereiche sind sehr breit und das Repassivierungspotential liegt weit oberhalb des

Ruhepotentials.

Unter Prifbedingung 4 (43 % CaCl, bei 80 °C) weisen die i-U-Kurven (siehe Abbildung
4.37), im Vergleich zu den drei milderen Medien, ein niedrigeres Ruhepotential und
einen deutlich schmaleren Passivbereich auf. Auch das Repassivierungspotential liegt

entweder knapp Uber oder unter dem Ruhepotential.
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In Abbildung 4.38 sind die i-U-Kurven von P576-S im flinften und aggressivsten Medium
(43 % CaCl;, bei 120 °C) wiedergegeben. Im Vergleich zu den Ergebnissen in den vier
milderen Medien liegt eine deutlich héhere Passivstromdichte vor. Der Werkstoff wird
also selbst im passiven Zustand starker angegriffen und unterliegt einer intensiveren
anodischen Auflosung. Der Passivbereich ist schmal und das Ruhepotential sehr

niedrig. Das Repassivierungspotential liegt geringflgig iUber dem Ruhepotential.

Die i-U-Kurven von A975-27%KV unter Prufbedingung 5 (siehe Abbildung 4.39) sind im
Vergleich zum milden Medium zu deutlich niedrigeren Potentialen verschoben. Der
Passivbereich ist etwas schmaler als im milden Medium und die Passivstromdichte ist
héher. Die i-U-Kurven sprechen dennoch auch im aggressiven Medium fir eine gute

Bestandigkeit.

Bei der Prufung von P556-27%KV im aggressiven Medium weisen die i-U-Kurven
erwartungsgemal keinen richtigen Passivbereich auf, wie in Abbildung 4.40 zu sehen

ist. Bei Potentialen knapp Uber dem Ruhepotential steigt die Stromdichte sofort steil an.

Die Art des Angriffs bei den Stromdichte-Potentialmessungen ist in einer Ubersicht

anhand von stereomikroskopischen Aufnahmen in Abbildung 4.41 zusammengefasst.
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Abbildung 4.32: Stromdichte-Potentialkurve von PS576-S bei Prufbedingung 1
(13,2 Gew.-% NaCl, pH 8, 80 °C), beliftet, 200 mV/h
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Abbildung 4.33: Stromdichte-Potentialkurve von P576-S bei Priafbedingung 2
(12,5 Gew.-% CaCl,, pH 8, 80 °C), bellftet, 200 mV/h
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Abbildung 4.34: Stromdichte-Potentialkurve von A975-S bei Prufbedingung 1
(13,2 Gew.-% NaCl, pH 8, 80 °C), beliftet, 200 mV/h
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Abbildung 4.35: Stromdichte-Potentialkurve
(13,2 Gew.-% NaCl, pH 8, 80 °C), beluftet, 200 mV/h
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Abbildung 4.36: Stromdichte-Potentialkurve
(12,5 Gew.-% CaCly, pH 4, 80 °C), bellftet, 200 mV/h
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Abbildung 4.37: Stromdichte-Potentialkurve
(43 Gew.-% CaCly, pH 4, 80 °C), beluftet, 200 mV/h
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Abbildung 4.38: Stromdichte-Potentialkurve
(43 Gew.-% CaCly, pH 4, 120 °C), beluftet, 200 mV/h
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Abbildung 4.39: Stromdichte-Potentialkurve von A975-27%KV bei Prufbedingung 5
(43 Gew.-% CaCly, pH 4, 120 °C), beluftet, 200 mV/h
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Abbildung 4.40: Stromdichte-Potentialkurve von P556-27%KV bei Prufbedingung 5
(43 Gew.-% CaCly, pH 4, 120 °C), bellftet, 200 mV/h
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Schirfere Bedingungen
_——""

Abbildung 4.41: Angriff der Proben bei den Stromdichte-Potentialmessungen

Haufig werden die i-U-Kurven mit einer Scanrate (Potentialvorschubgeschwindigkeit)
von 200 mV/h erstellt. Dabei betragt die Versuchsdauer bis zum Erreichen des
Lochkorrosionspotentials E, abhangig von der Breite des Passivbereichs, etwa 2-3
Stunden. Da die Ergebnisse der elektrochemischen Untersuchungen den Resultaten
der Schwingversuche gegenubergestellt werden, stellt sich die Frage, welchen Einfluss
die Versuchsdauer hat und ob diese ausreicht, um die realen Verhaltnisse wahrend der
Schwingversuche abzubilden. Es wurden daher einzelne i-U-Kurven mit verringerten
Scanraten gemessen, um festzustellen, wie sich die Kennwerte der Stromdichte-
Potentialkurve verandern, wenn der Werkstoff langere Zeit im Medium ausgelagert wird
und mehr Zeit zur Verfigung steht, um ein Gleichgewicht beim jeweils eingestellten

Potential zu erreichen.

Bei einer Reduktion der Scanrate nimmt die Messdauer bis zum Erreichen von E_
entsprechend zu, wenn die Breite des Passivbereichs annahernd gleich bleibt. Bei einer
Veranderung der Scanrate ist auch eine Anpassung des Startpotentials sinnvoll. Dieses
liegt Ublicherweise bei 100 mV unter dem Ruhepotential (Open circuit potential, Eocp),

sodass nach etwa 30 Minuten kathodischer Polarisation der Ubergang in den
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anodischen Bereich erfolgt. Daher wird die Differenz zwischen Start- und Ruhepotential
bei geringeren Scanraten reduziert, um nicht Ubermafig lang im kathodischen Bereich

Zu polarisieren.

Alle i-U-Kurven mit niedrigerer Scanrate wurden mit dem Werkstoff P576-S
durchgefuhrt. Ziel dieser Untersuchungen war eine bessere Differenzierung der

Bestandigkeit in den unterschiedlichen Elektrolyten.

Zu Beginn wurde ein Versuch im mildesten Medium (13,2 % NacCl, pH8, 80 °C) mit einer
Scanrate von 20 mV/h durchgefuhrt. Das Ergebnis (Abbildung 4.42) ist eine i-U-Kurve
mit sehr breitem Passivbereich, wobei aus der Kurve abzulesen ist, dass im
Passivbereich  Locher  entstehen, die wieder repassiviert werden. Die
Umkehrstromdichte von 5 mA/cm? wird bei ungefihr dem gleichen Potential erreicht,
wie bei der normalen i-U-Kurve. Der Stromdichteanstieg beim Lochkorrosionspotential
erfolgt bei langsamem Potentialvorschub am Ende des breiten Passivbereichs rapide
und nicht mit stetiger Geschwindigkeit wie bei der normalen i-U-Kurve. Der Vergleich

zeigt keinen Unterschied im Ruckwartsscan bzw. bezuglich der Repassivierung.

Im nachsten Schritt wurden im dritten Medium (12,5 % CaCl,, pH 4 bei 80 °C) Versuche
mit verringerter Potentialvorschubgeschwindigkeit von 20 mV/h durchgefuhrt. Das
Ergebnis einer solchen Messung (Abbildung 4.43) zeigt auch in diesem Medium einen
deutlich breiteren Passivbereich verglichen mit den Resultaten bei einer Scanrate von
200 mV/h.

Zum Vergleich wurde auch eine i-U-Kurve unter Prufbedingung 4 (43 % CaCl,, pH 4,
80 °C) erstellt (Abbildung 4.44). In diesem Medium besitzt der Werkstoff bei langerer
Versuchsdauer praktisch keinen Passivbereich. Bei hoherer Scanrate von 200 mV/h ist
zumindest noch ein Passivbereich mit 50 mV Breite vorhanden.

- 117 -



Ergebnisse

1E+02

1E+01 -

1E+00

1E-01 -

1E-02

1E-03 -

1E-04 -

1E-05 -~

Stromdichte i [mA/cm?]

1E-06 -+
- 13,2 % NaCl, pH8, 80°C, 20mV
1E-07 1 ——13,2 % NaCl, pH8, 80°C, 200mV
1E'08 T T T - T T T

-500 -400 -300 -200 -100 0 100 200

Potential E [mVj/x.q]

Abbildung 4.42: Vergleich der Stromdichte-Potentialkurven von P576-S unter
Prifbedingung 1 (13,2 Gew.-% NaCl, pH8, 80 °C), bellftet, bei
200 mV/h und 20 mV/h
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Abbildung 4.43: Vergleich der Stromdichte-Potentialkurven von PS576-S unter
Prufbedingung 3 (12,5 Gew.-% CaCl,, pH 4, 80 °C), beluftet, bei
200 mV/h und 20 mV/h
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Abbildung 4.44: Vergleich der Stromdichte-Potentialkurven von P576-S unter
Prufbedingung 4 (43 Gew.-% CaCl,, pH 4, 80 °C), bellftet, bei
200 mV/h und 20 mV/h

4.4 Repassivierungsversuche

In Abbildung 4.45 sind die Repassivierungskurven von P576-S in den Medien der
Prufbedingungen 2 bis 5 dargestellt, welche gegen eine gleichartige Gegenelektrode
gemessen wurden (Methode 1, siehe Erlauterung in Abschnitt 3.3.4). In den milderen
Lésungen 2 und 3 (13,2 % NacCl, 80 °C, pH 8 bzw. pH 4) nahert sich die Stromdichte
nach der mechanischen Entpassivierung rasch wieder dem Ausgangswert. Bei dem
Versuch in 43 Gew.-% CaCl;, bei 80 °C (Prufbedingung 4) sinkt die Stromdichte nach
dem Kratzen leicht ab und bleibt dann auf erhéhtem Niveau. Bei der Prifung in der
aggressivsten Ldésung (Prifbedingung 5; 43 Gew.-% CaCl, bei 120 °C) hat die
Stromdichte nach dem Kratzen sehr hohe Werte und nimmt mit zunehmender
Ladungsdichte zwar ab, bleibt aber auf einem deutlich héheren Niveau als bei den

Versuchen in der gleichen Lésung bei 80 °C.
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Abbildung 4.45: Vergleich der nach Methode 1 gemessenen Repassivierungskurven
von P576-S in den Medien von
Prifbedingungen 2: 12,5 Gew.-% CaCl,, pH 8, 80 °C
Prifbedingungen 3: 12,5 Gew.-% CaCl,, pH 4, 80 °C
Prufbedingungen 4: 43 Gew.-% CaCl,, pH 4, 80 °C
Prifbedingungen 5: 43 Gew.-% CaCl,, pH 4, 120 °C

Die Messung von Strom- und Spannungsverlaufen wurde zusatzlich in einer
Versuchsanordnung mit Platin-Gegenelektrode und Ag/AgCl-Bezugselektrode
durchgefuhrt (Methode 2, siehe Erlauterung in Abschnitt 3.3.4). Die Diagramme in
Abbildung 4.46 zeigen exemplarisch fir P576-S unter Prifbedingung 5 sowohl den
Peak der anodischen Stromdichte als auch den negativen Ausschlag des Potentials der
Probe nach dem Kratzen. Die Auflosungsstromdichte sinkt dabei nach einigen
Millisekunden auf einen moderaten Wert ab und erreicht nach etwa 5 Sekunden wieder
in etwa den Ausgangswert. Die Anderung der Spannung verlauft hingegen sehr viel
trager. Sie eignet sich weniger, da die Stromdichte-Potentialkurve im Bereich des
Ruhepotentials flach verlauft und bereits geringe Unterschiede im Passivverhalten (z. B.
nach einer Repassivierung) immer noch zu gréReren Potentialdifferenzen fuhren

konnen.
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Abbildung 4.46: Verlauf der Stromdichte (oben) und der Spannung (unten) beim

Repassivierungstest von P576-S unter Prifbedingung 5 (43 Gew.-%
CaCly, pH 4, 120 °C)

Der Vergleich der Stromdichte-Verlaufe der drei geschmiedeten Werkstoffe in der
aggressivsten Pruflosung (Prafbedingung 5) zeigt, dass die Stromdichte bei A975-S
deutlich rascher abnimmt (siehe Abbildung 4.47) als bei P576-S. Im Gegensatz dazu

bleibt die Stromdichte bei P556-S (siehe Abbildung 4.48) nach dem Kratzen deutlich
langer auf einem hohen Niveau.
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Abbildung 4.47: Verlauf der Stromdichte beim Repassivierungstest von A975-S unter
Prufbedingung 5 (43 Gew.-% CaCly, pH 4, 120 °C)
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Abbildung 4.48: Verlauf der Stromdichte beim Repassivierungstest von P556-S unter
Prufbedingung 5 (43 Gew.-% CaCl,, pH 4, 120 °C)

Diese Messungen wurden ebenfalls in Form von Repassivierungskurven ausgewertet.
Die Diagramme in Abbildung 4.49 und Abbildung 4.50 zeigen, dass alle drei
geschmiedeten Werkstoffe bei Messung gegen die Platinelektrode nach unterschiedlich
starker Auflosung repassivieren. Auffallend sind dabei die vergleichsweise hohen

Ladungsdichten, die in den milderen Medien (Prufbedingung 1 und 3) erreicht werden.
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Abbildung 4.49: Vergleich der nach Methode 2 gemessenen Repassivierungskurven
der geschmiedeten Werkstoffe unter Prufbedingungen 5 (43 Gew.-%
CaCly, pH 4, 120 °C)
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Abbildung 4.50: Vergleich der nach Methode 2 gemessenen Repassivierungskurven

von P576-S in den Medien von
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Prufbedingungen 1: 13,2 Gew.-% NaCl, pH 8, 80 °C
Prufbedingungen 3: 12,5 Gew.-% CaCly, pH 4, 80 °C
Prufbedingungen 4: 43 Gew.-% CaCl,, pH 4, 80 °C

Prufbedingungen 5: 43 Gew.-% CaCly, pH 4, 120 °C

4.5 Atomsonden-Tomographie

Mithilfe der Atomsonden-Tomographie (ATP) konnten die drei an Luft passivierten
Proben der geschmiedeten Werkstoffe mit nahezu atomarer Aufldsung rekonstruiert
werden. Die Verteilung bestimmter Atome und lonen kann somit zum einen graphisch
dargestellt werden, wie etwa die Verteilungen von O, Mo, MnO,, CrO und CrO; in der
Probe des Werkstoffs P576-S in Abbildung 4.51 zeigen. Es lasst sich jedoch anhand
der detektierten Spezies nicht eindeutig auf den tatsachlichen Ladungszustand in der
Passivschicht schlielten. Der Grund dafir ist die sogenannte Post-lonisation, welche bei
der Evaporation der Atome an der ATP-Spitze stattfindet. Dieser Vorgang fihrt zur
Entstehung anderer Verbindungen und lonenzustande, die sich von jenen in der Probe
unterscheiden konnen. Zum anderen kdonnen chemische Tiefenprofile in definierten
Bereichen quantitativ ausgewertet werden. Die Zusammensetzung des grun
eingefarbten Zylinders, welcher in der Darstellung der Manganoxid-Verteilung in
Abbildung 4.52 zu sehen ist, wird in Abbildung 4.53 als eindimensionales
Konzentrationsprofil der einzelnen Elemente dargestellt. Es zeigt vor allem den hohen
Sauerstoffgehalt in der Passivschicht, welcher das Erkennen von Anreicherungen
anderer Elemente erschwert. Daher wurde ein zweites Diagramm erstellt (Abbildung
4.54) in welchem O und Ti von der Gesamtanalyse subtrahiert wurden und die Summe
der Legierungselemente (Fe, Cr, Mn, Ni, Mo, N) insgesamt 100 % betragt. In dieser
Darstellung kann die Elementverteilung der Passivschicht einfach mit der
Zusammensetzung des Bulkmaterials verglichen werden um An- oder Abreicherungen
zu erkennen. Daraus ergeben sich eine deutliche Anreicherungen an Cr, Mo und Mn
sowie eine Abreicherung an Fe und Ni in der Passivschicht. Im Interface, zwischen
Passivschicht und Bulk-Material, sind eine Anreicherungen an Ni, Mo und N sowie eine

Verarmung an Mn sichtbar.

Im Gegensatz dazu zeigen die Ergebnisse fur den Werkstoff P556-S keine
Anreicherung an Cr in der Passivschicht, stattdessen folgt auf einen kurzen Ni-Peak an
der Oberflache ein stark erhdhter Mn-Gehalt in der Oxidschicht. Unter der Passivschicht

ist eine Anreicherung an Cr und Ni festzustellen. Besonders auffallend sind bei den
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Analysen dieses Werkstoffs die MnO-reichen Cluster deutlich unterhalb der
Passivschicht, welche in Abbildung 4.55 durch Isokonzentrationsflachen dargestellt
sind. Das chemische Tiefenprofil in Abbildung 4.56 zeigt eine dieser sauerstoffreichen
Cluster. Aus der O- und Ti-bereinigten Darstellung in Abbildung 4.57 ist gut ablesbar,

dass der Cluster an Mn und Cr angereichert und an Fe verarmt ist.

Die Ergebnisse fur den Werkstoff A975-S (siehe Abbildung 4.58 und Abbildung 4.59)
zeigen eine etwa 15 nm dicke Passivschicht. Die Auswertung ohne O und Ti in
Abbildung 4.60 macht eine Anreicherung an Cr und Mo sowie eine Verarmung an Ni
und Fe in der Passivschicht sichtbar. Das Interface ist an Ni angereichert und an Cr

verarmt.

MO,  CrO  CrO,

O
Abbildung 4.51: RUlckkonstruktion der Elementverteilung der Probe von P576-S

20 nm

Abbildung 4.52: Verteilung von Mn-Oxiden in der ATP-Spitze des Werkstoffs P576-S
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Abbildung 4.53: Chemisches Tiefenprofil der ATP-Spitze aus P576-S; Gesamtanalyse
entlang des grunen Zylinders in Abbildung 4.52
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Abbildung 4.54: Chemisches Tiefenprofil der ATP-Spitze aus P576-S ohne O und Ti;
Analyse entlang des grunen Zylinders in Abbildung 4.52
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20nm

Abbildung 4.55: Ruckkonstruktion von Mn- und Cr-Oxiden in der ATP-Spitze des
Werkstoffs P556-S
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Abbildung 4.56: Chemisches Tiefenprofil der ATP-Spitze aus P556-S; Gesamtanalyse
entlang des orangen Zylinders in Abbildung 4.55
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Abbildung 4.57: Chemisches Tiefenprofil der ATP-Spitze aus P556-S ohne O und Ti;
Analyse entlang des orangen Zylinders in Abbildung 4.55
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Abbildung 4.58: Rulckkonstruktion von Ti und Fe-Oxiden in der ATP-Spitze des
Werkstoffs A975-S
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Abbildung 4.59: Chemisches Tiefenprofil der ATP-Spitze aus A975-S; Gesamtanalyse
entlang des turkisen Zylinders in Abbildung 4.58
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Abbildung 4.60: Chemisches Tiefenprofil der ATP-Spitze aus A975-S ohne O und

Ti; Analyse entlang des turkisen Zylinders in Abbildung 4.58
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5. Diskussion

Der im Fokus dieser Arbeit stehende Werkstoff P576-S weist unter Prifbedingung 1
(13,2 Gew.-% NaCl, pH 8, 80 °C) eine gute Bestandigkeit auf, wie sich insbesondere an
den entsprechenden Wohlerkurven zeigt. Die ermittelte Dauerfestigkeit entspricht in
diesem vergleichsweise milden Medium jener unter inerten Bedingungen und erst bei
Belastungen oberhalb der Dauerfestigkeit verschiebt sich die NaCl-Kurve zu geringeren
Lastspielzahlen bei gleichem Spannungsniveau. Dieser Kurvenverlauf lasst darauf
schlie®en, dass der Werkstoff lediglich einen geringfugigen Angriff durch das milde
Medium erfahrt. Entstehen bei hdheren Spannungen Anrisse, so flhrt der salzhaltige
Elektrolyt zu einem beschleunigten Versagen. Kommt es hingegen im Bereich der
Dauerfestigkeit zu keinen wachstumsfahigen Anrissen, sondern stattdessen nur zu
minimalen Abgleitvorgdangen und kurzzeitiger Entpassivierung an austretenden
Gleitstufen, so flhrt dies zu keinem Versagen, da der Werkstoff schnell repassiviert und
keine fortlaufende anodische Aufldsung stattfindet. Diese Erklarung wird auch durch die
Ergebnisse der Repassivierungsversuche bestatigt, welche zeigen, dass die anodische
Stromdichte an entpassivierten Stellen rasch durch die neu gebildete Passivschicht auf
einen Minimalwert zurtck geht. Das gute Repassivierungsverhalten begrindet die gute
Bestandigkeit dieses Werkstoffs gegen Spannungsrisskorrosion unter diesen milden
Prufbedingungen. Zudem lasst sich damit auch das Zusammenlaufen der Kurven im
Bereich der Dauerfestigkeit erklaren, da das Medium ausschlie3lich den Rissfortschritt
beschleunigt, jedoch nicht signifikant zur Rissinitierung beitragt. An den
Bruchausgangen wurde nur bei einer Probe Lochkorrosion gefunden, sodass
Rissinitiierung durch Loécher als unbedeutend eingestuft werden kann. Zur Streuung im
Bereich knapp oberhalb der Dauerfestigkeit ist anzumerken, dass bereits geringe
Unterschiede in Bezug auf Probenoberflache, Probeneinbau usw. zu leicht
abweichenden lokalen Belastungen fiihren kdnnen, sodass die Probe noch einen Bruch
erleidet oder gerade nicht mehr reif3t. Dadurch kommt es nahe der Dauerfestigkeit, wie
etwa auch von Schijve [2] beschrieben, zu einer verstarkten Streuung. Auch die
elektrochemischen Eigenschaften passen gut zu den Ergebnissen der
Schwingversuche. Der entsprechende Stromdichte-Potentialverlauf weist einen breiten
Passivbereich auf und das Repassivierungspotential liegt deutlich Uber dem
Ruhepotential, sodass auch aus diesen Resultaten auf eine gute Fahigkeit zur

Repassivierung geschlossen werden kann.

-130 -



Diskussion

Der superaustenitische Stahl A975-S zeigt anhand der Ergebnisse der
Schwingversuche unter Prufbedingung 1 (13,2 Gew.-% NaCl, pH 8, 80 °C), dass kein
signifikanter Korrosionsangriff im milden Medium stattfindet. Dazu passen auch die
Stromdichte-Potentialkurven, welche eine sehr gute Bestandigkeit dieses hochlegierten
Werkstoffs in diesem milden Medium nahelegen. Der Stahl weist unter diesen
Bedingungen einen sehr breiten Passivbereich und ein hohes Repassivierungspotential
auf. Die scheinbar widersprichliche Gegebenheit, dass die beiden Wdhlerkurven sich
schneiden und die Dauerfestigkeit in Glyzerin mit 240 MPa unter jener der NaCl-Lésung
mit 260 MPa liegt, wurde durch zahlreiche Versuche bestatigt. Glyzerin gilt als inertes
Medium, enthalt nur geringe Anteile an Wasser und zersetzt sich erst bei erhdhten
Temperaturen. Auch die im Vergleich zu wassrigen Lésungen um etwa 50 % geringere
Warmeleitfahigkeit und die héhere Viskositat sollten das Ermidungsverhalten unter
diesen Prufbedingungen nicht negativ beeinflussen. Der Grund flr die leicht erhdhte
Dauerfestigkeit im korrosiven Medium sind Rissschlie3effekte, wie sie von Kapp et al.
[132] und Suresh [78] beschrieben werden.

Bei der Prifung des Stahls P556-S mit niedriger Legierungslage ist eine deutlichere
Wirkung des milden Mediums der Prufbedingung 1 (13,2 Gew.-% NaCl, pH 8, 80 °C)
auf die Wohlerkurve zu erwarten, als bei den beiden hoher bestandigen Stahlen. An
den Bruchausgangen findet sich nahezu bei jeder Probe ein gro3es Loch, das vor der
Rissbildung entstanden ist und sowohl als mechanische Kerbe als auch durch den lokal
angesauerten Lochelektrolyt zur Rissinitierung und zum Mikrorisswachstum beitragen
kann, wie u. a. in Veroffentlichungen von Milella [1] und Chen et al. [109] beschrieben
wird. Durch die geringere Korrosionsbestandigkeit dieses Werkstoffs, die sowohl
intensive Lochkorrosion als auch einen verstarkten Angriff freiliegender Gleitstufen zur
Folge hat, kommt es unterhalb der inerten Dauerfestigkeit zu Rissinitiierungen. Dies
fuhrt, im Gegensatz zu den anderen beiden Legierungen, zu einer deutlichen Reduktion
der Dauerfestigkeit um 28 %. Mit den Ergebnissen der Schwingversuche stimmen auch
die Resultate der Stromdichte-Potentialmessungen gut Uberein, welche einen sehr
schmalen Passivbereich und ein besonders niedriges Repassivierungspotential zeigen.
Den Grund fir die, im Vergleich zu den beiden hoher legierten Stahlen, geringe
Korrosionsbestandigkeit machen insbesondere die Atomsondenuntersuchungen
sichtbar. Mit dieser Methode konnten die Anreicherungen von Mn-Oxiden in der
Passivschicht und im darunterliegenden Werkstoff nachgewiesen werden, welche

Schwachstellen beim korrosiven Angriff durch heil3e Salzlésungen darstellen.
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Unter Prufbedingung 2 (12,5 Gew.-% CaCl,, pH 8, 80 °C) andert sich lediglich das
Kation des Salzes, sodass davon ausgegangen werden kann, dass die Aggressivitat
des Mediums kaum beeinflusst wird. Dies wird auch durch den sehr ahnlichen Verlauf
der Kurven von P576-S im Vergleich zu Prufbedingung 1 (13,2 Gew.-% NaCl, pH 8,
80 °C) bestatigt, welche eine Differenz der Dauerfestigkeiten von 10 MPa aufweisen.
Diese Abweichung um 5 % ist auf die Streuung zurtckzufuhren. Auch die Stromdichte-
Potentialkurven zeigen keine signifikanten Unterschiede zwischen Prifbedingung 1 und
2.

Die Absenkung des pH-Werts von 8 auf 4 in Prufbedingung 3 (12,5 Gew.-% CaCly,
pH 4, 80 °C) fuhrt zu einer Verschiebung der gesamten Wohlerkurve zu niedrigeren
ertragenen Spannungsamplituden. Die Kurve ahnelt jener von P556-S unter
Prufbedingung 1 (13,2 Gew.-% NaCl, pH 8, 80 °C), jedoch sind die Locher hier deutlich
kleiner. Der verstarkte Angriff ist durch die geringere Bestandigkeit des Werkstoffes im
angesauerten Prufmedium begrindet (siehe Veroffentlichungen von Strehblow [54] und
Klapper et al. [119]). Dies fuhrt zu vermehrtem Auftreten von Lochkorrosion und damit
zu Kerben mit aggressivem Lochelektrolyten, wodurch schon bei geringerer
schwingender Belastung ein Riss initiiert werden kann, weshalb die Dauerfestigkeit um
33 % abnimmt. Anhand der dazugehorigen Stromdichte-Potentialkurven kann nicht
vorhergesehen werden, dass die Dauerfestigkeit in diesem Medium signifikant abnimmt.
Die Schwingproben versagen vorwiegend an Schwingungsrissen, die an Loéchern
initiiert wurden, obwohl die Stromdichte-Potentialkurven eine gute Bestandigkeit des
Werkstoffes in diesem Medium nahelegen wirden. Die zu diesem Zweck erstellten
Stromdichte-Potentialkurven mit verringerter Potentialvorschubgeschwindigkeit zeigen
einen breiteren Passivbereich. Entgegen der Vermutung, dass in diesem Medium bei
langerer Versuchsdauer eine Verschlechterung des Passivverhaltens auftreten kdnnte,
werden auch unter diesen Bedingungen entstehende Locher wieder repassiviert. Die
breiteren Passivbereichen bei niedriger Potentialvorschubgeschwindigkeit konnen
moglicherweise durch eine leichtere Repassivierung entstehender Locher bei
quasistatischem Potential erklart werden. Zudem hat der Werkstoff so aber auch mehr
Zeit um eine schitzende Passivschicht zu bilden. Ein anderer Grund kdnnte aber auch
der verminderte kathodische Strom zu Beginn der Messung sein, welcher aus dem
hoher gewahlten Startpotential resultiert. Das Startpotential wurde an die
Potentialvorschubgeschwindigkeit angepasst, um die Dauer der kathodischen

Polarisation in Grenzen (30 bis 60 Minuten) zu halten. Bei gleich langer kathodischer
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Polarisation ist die kathodische Ladung bei niedriger Potentialvorschubgeschwindigkeit

jedoch kleiner und hat somit eine geringere Wirkung auf die Passivschicht.

Sowohl die Ergebnisse der Stromdichte-Potentialkurven, als auch die entsprechenden
Repassivierungskurven kénnen die geringere Bestandigkeit bei Schwingversuchen in
diesem Medium nicht abbilden. Daraus muss geschlossen werden, dass sich
Stromdichte-Potentialkurven nur bedingt fur entsprechende Vorhersagen eignen. Aus
der Summe aller durchgefiuihrten Versuche geht hervor, dass bei einem schlechten
Ergebnis der elektrochemischen Untersuchung (schmaler Passivbereich, hohe
Passivstromdichte) fur eine Werkstoff-Medium-Kombination, auch eine geringe
Bestandigkeit im Schwingversuch vorliegt. Umgekehrt bedeutet jedoch ein gutes
Ergebnis der elektrochemischen Untersuchung nicht zwingend ein gutes Resultat im
Schwingversuch. Diese Diskrepanz der Ergebnisse unterschiedlicher
Untersuchungsmethoden ist wahrscheinlich auf die Uberlagerte Wirkung der
mechanischen Schadigung zurickzufuhren, welche den Werkstoff lokal anfalliger fur
einen Korrosionsangriff macht als in den rein elektrochemischen Versuchen. So
beschreiben etwa auch Magnin et al. [67, 94], dass die unter Schwingbeanspruchung
entstehenden Gleitbander und insbesondere persistente Gleitbander (PSBs) unter
korrosiven Bedingungen als stark lokalisierte Anoden mit hoher ortlicher Stromdichte

wirken.

Bei Priufbedingung 4 (43 Gew.-% CaCl,, pH4, 80 °C) fuhrt die hdhere
Chloridkonzentration bei P576-S zu einer geringfugigen zusatzlichen Reduktion der
Dauerfestigkeit, welche 38 % unter der inerten Dauerfestigkeit liegt. An den
Bruchausgangen tritt zum Teil Lochkorrosion auf. Die elektrochemischen
Untersuchungen lassen aufgrund des schmalen Passivbereichs und des niedrigen
Repassivierungspotentials auf eine unzureichende Fahigkeit zur Repassivierung nach
begonnener Lochkorrosion schliefen. Stromdichte-Potentialkurven mit verringerter
Scanrate zeigten zudem, dass der Werkstoff in diesem Medium bei langerer
Versuchsdauer praktisch keinen Passivbereich besitzt. Im Gegensatz zu den milderen
Medien durfte die Passivschicht des P576-S in dieser Losung also mit fortschreitender
Auslagerungsdauer zunehmend geschadigt werden. Dieses Ergebnis passt gut zu der
entsprechenden Wodhlerkurve, die ein rasches Absinken der Schwingfestigkeit mit
zunehmender Prufdauer zeigt. Die Repassivierungsversuche nach Methode 1 weisen
zudem darauf hin, dass der Werkstoff unter diesen Bedingungen nicht vollstandig

repassiviert, wenn seine Passivschicht mechanisch verletzt wird. Dies konnte auch der
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Grund dafur sein, dass neben Lochkorrosion in einzelnen Fallen auch verzweigte Risse
am Bruchausgang auftraten, welche moglicherweise durch Spannungsrisskorrosion
entstanden sind. Dabei ist anzumerken, dass durch die aulere Belastung in diesem Fall
keine Mittelspannung aufgebracht  wurde. Fuar das Auftreten von
Spannungsrisskorrosion sind die wirkenden Zugspannungen entscheidend, weshalb vor
allem bei hoheren Mittelspannungen und somit hoheren R-Werten die Anfalligkeit fur
Spannungsrisskorrosion steigt, wie Radaj et al. [3] beschreiben. Daher stellt sich die
Frage, ob unter diesen Bedingungen das Schadigungsbild der wenigen
Bruchausgange, die verzweigte Risse aufwiesen, als Wechselwirkung von Spannungs-
und Schwingungsrisskorrosion interpretiert werden darf. Es ist nicht auszuschlieen,
dass Zugeigenspannungen in eher geringem Ausmald an der Probenoberflache
vorlagen und somit in Summe eine positive Mittelspannung in manchen Bereichen der
Probe wirkte. Dadurch kann es zu einer Rissinitiierung durch Spannungsrisskorrosion
und einem weiteren Rissfortschritt durch Schwingungsrisskorrosion gekommen sein,

wie auch Milella [1] feststellte.

Bei Prufbedingung 5 (43 Gew.-% CaCly, pH4, 120 °C, R = -1) verschiebt sich die
Wodhlerkurve im Bereich der Zeitfestigkeit zu geringeren Lastspielzahlen und damit auch
zu kurzeren ertragenen Prufzeiten, wahrend die Dauerfestigkeit gleich bleibt und um
35 % geringer ist als jene in Glyzerin bei 120 °C. Die Abnahme der ertragenen
Lastwechsel im Zeitfestigkeitsbereich kann auf die hdhere Aggressivitat des Mediums
infolge der hoheren Pruftemperatur und insbesondere auf die daraus resultierende
hohere Reaktionsgeschwindigkeit zurtickgefuhrt werden, die einen rascheren Angriff
bewirkt. Auch hier lassen sich sowohl Schadigungen durch Lochkorrosion am
Bruchausgang, als auch vereinzelt durch Spannungsrisskorrosion feststellen.
Verglichen mit den elektrochemischen Resultaten in den milderen Losungen weist
P576-S in diesem aggressiven Medium (43 Gew.-% CaCl,, pH 4, 120 °C) eine deutlich
hdhere Passivstromdichte auf und unterliegt somit selbst im passiven Zustand einer
intensiveren anodischen Auflésung. Diese Erhdhung der Passivstromdichte und die
Reduktion des Korrosionspotentials infolge der Temperaturerhéhung wurden auch von
Klapper et al [119, 120] und Souza et al. [121] festgestellt. Auch die
Repassivierungstests lassen auf eine unzureichende Wiederherstellung einer
schutzenden Passivschicht nach der Entpassivierung schlieRen. Wie im
vorangegangenen Absatz diskutiert, ist das Auftreten von Spannungsrisskorrosion auch
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hier aufgrund der fehlenden auferen Mittelspannung zu hinterfragen, wobei auch

Eigenspannungen diese Schadigung erklaren konnen.

Verfolgt man die Entwicklung der auftretenden Schadigungsarten bei aggressiver
werdendem Medium, so ist entscheidend, dass diese nicht im Speziellen auf die
Absenkung des pH-Werts oder die Anhebung des Chloridgehalts zurtckzufuhren sind,
sondern durch die allgemeine Erhohung der Aggressivitat des Mediums verursacht
werden. Das bedeutet, dass Schwingungsrisskorrosion, Lochkorrosion bzw.
Spannungsrisskorrosion auftreten, sobald eine kritische Korrosivitat der Priflésung
erreicht ist. Diese ist nur in geringem Mal} davon abhangig, ob dies durch Absenken

des pH-Werts oder durch Erhdhung von Temperatur oder Chloridgehalt erfolgt.

Unter Prifbedingung 6 (43 Gew.-% CaCly, pH 4, 120 °C, R = 0,05) liegt eine, durch die
aulere Beanspruchung verursachte, Mittelspannung vor. Die Dauerfestigkeit sinkt
dadurch, im Hinblick auf die Spannungsamplituden, um 64 % gegenuber dem inerten
Medium. Bei rein mechanischer Betrachtung hat die Erhdhung der Mittelspannung
folgende Auswirkungen: Die ertragbare Spannungsamplitude sinkt im Vergleich zur
Wechselbelastung (hier von 200 MPa auf 185 MPa in Glyzerin bei 120 °C), gleichzeitig
steigt jedoch die ertragbare Oberspannung (= Mittelspannung + Spannungsamplitude),
in diesem Fall von 200 MPa auf 390 MPa in Glyzerin bei 120 °C. Die Zug-
Schwellbelastung fuhrt zu einer héheren elastischen Dehnung im Werkstoffgitter, wobei
es dabei auch leichter zur Ausbildung mikroplastischer Bereiche bzw. zu
Gleitvorgangen an der Oberflache kommt. Unter aggressiven Bedingungen muss dabei
zusatzlich beachtet werden, dass diese Abgleitprozesse zum lokalen Durchstolden der
Passivschicht fuhren kénnen. Durch die hohe Mittelspannung wird das Material schon
bei relativ geringen Spannungsamplituden stellenweise entpassiviert und muss schnell
genug repassivieren, um eine anodische Auflésung entlang der Gleitstufe gering zu
halten. Dementsprechend fallt die Reduktion der Dauerfestigkeit im korrosiven Medium
bei Zug-Schwellbelastung deutlich starker aus, als bei Wechselbelastung. Des Weiteren
nimmt mit steigender Mittelspannung auch die Anfalligkeit fir Spannungsrisskorrosion
gegenuber der Schadigung durch Schwingungsrisskorrosion zu (siehe Radaj et al. [3]).
Bei der Untersuchung der Bruchflachen wurden einige Proben mit Lochkorrosion und
Spannungsrisskorrosion gefunden. Andere Bruchflachen weisen jedoch keine
Merkmale von Loch- oder Spannungsrisskorrosion auf und liegen dennoch ahnlich. Es
stellt sich daher die Frage, welche Schadigungsart in diesen Fallen vorliegt. Zum einen

ist es wahrscheinlich, dass letztere Proben durch Schwingungsrisskorrosion ohne
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bedeutende Beitrage von Loch- und Spannungsrisskorrosion versagt haben. Zum
anderen kann es sich dabei aber auch um Risse durch Spannungsrisskorrosion
handeln, die keine Verzweigungen aufweisen. Durch den Nachweis von
Spannungsrisskorrosion im Auslagerungstest und beim Langsamzugversuch konnte
eine bestehende SRK-Anfalligkeit fur diese Werkstoff-Medium-Kombination

nachgewiesen werden.

Der ldsungsgeglihte Werkstoff P576-LG erfahrt unter den aggressiven
Prufbedingungen 6 (43 Gew.-% CaCly, pH 4, 120 °C, R = 0,05) eine deutlich geringere
Reduktion der Dauerfestigkeit verglichen mit den kaltverfestigten Varianten P576-S und
P576-27%KV. Dies ist, wie im Literaturteil beschrieben, darauf zurtickzufuhren, dass
kaltverfestigte Werkstoffe durch ihren hohen Anteil an Versetzungen, deren Aufstau an
Korngrenzen und die resultierenden inneren Spannungen im Geflge einen héheren
Energiegehalt aufweisen. Jene aktiven Bereiche werden vom aggressiven Medium
leichter angegriffen, da ihre Auflésung mehr Energie freisetzt, wie von Magnin et al. [67,

94] im Detail beschrieben wird.

Der stangengezogene Werkstoff P576-27%KYV weist unter Prifbedingung 6 (43 Gew.-%
CaCly, pH 4, 120 °C, R = 0,05) keine gultige Dauerfestigkeit auf. Durch die geanderte
Art der Kaltumformung enthalt dieses Material ein relativ hohes Mal® an
Eigenspannungen, wie auch die starke Spannungsrisskorrosion an
Auslagerungsproben bestatigt. Lochkorrosion scheint hingegen bei dieser
Versuchsreihe keine Rolle zu spielen. Es ist anzunehmen, dass die Kombination aus
Eigenspannungen, Zug-Schwellbelastung und aggressivem Medium dazu fuhrt, dass
Entpassivierungen an Gleitstufen und daraus entstehende Anrisse innerhalb kurzer Zeit
dort auftreten, wo sich innere und auflere Spannungen entsprechend Uberlagern und
daher die Spannungskonzentration an einem Korrosionsloch fir die Rissinitiierung nicht

erforderlich ist.

Die Legierungen P556 und A975 wurden in I6sungsgeglihtem und stangengezogenem
Zustand unter Prifbedingung 6 (43 Gew.-% CaCl,, pH 4, 120 °C bei R = 0,05) bereits
von Robert Sonnleitner untersucht [130]. Seine Ergebnisse bestatigen die in dieser
Arbeit gewonnenen Resultate. Die Dauerfestigkeit des A975-27%KYV sinkt im Vergleich
zu Glyzerin von 200 MPa auf 147 MPa und bleibt damit auf einem hohen Niveau und
dies trotz der aggressiven Prufbedingungen und der herstellungsbedingten
Eigenspannungen. Dieser superaustenitische Stahl ist vor allem aufgrund seines hohen
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Ni-Gehalts sehr gut gegen SRK bestandig. Der relativ hohe Mo-Gehalt tragt zusammen
mit Cr und N zur ausgezeichneten Lochkorrosionsbestandigkeit und dem gunstigen

Repassivierungsverhalten bei.

Wie erwartet verliert P556-27%KYV, ahnlich wie P576-27%KYV, im aggressiven Medium
durch SRK seine Dauerfestigkeit. Die elektrochemischen Eigenschaften sowie die
Ergebnisse der Repassivierungsversuche bestatigen die kaum vorhandene Passivitat
dieses  Werkstoffs im aggressiven Medium und das mangelhafte
Repassivierungsverhalten. Wie in der Literatur von Pardo et al. [42] und Klapper et al.
[61] beschrieben, sind die verminderte Passivitat sowie die Neigung zu Lochkorrosion
auf den hohen Mn-Gehalt und die relativ niedrigen Gehalte an Cr und Mo
zurtckzufihren. Der Werkstoff P556 enthalt zudem nur wenig Ni, welches die

Bestandigkeit gegen Spannungsrisskorrosion erhéhen wirde.

Um den Einfluss der Medien auf die Rissinitierung und das Risswachstum sauber
trennen zu konnen waren zusatzlich Rissfortschrittsmessungen unter den gleichen
Prifbedingungen an Proben mit definiertem Anriss noétig. Doch auch anhand des

Verlaufs der Woéhlerkurven kann diese Fragestellung naherungsweise diskutiert werden.

Die Repassivierungsversuche wurden durchgefiuhrt, um die Verletzung der
Passivschicht und die darauf folgende Repassivierung wahrend des Schwingversuchs
in aggressiven Losungen besser untersuchen zu konnen. Es ergeben sich dabei jedoch
auch einige Fragen zur Durchfihrung und Auswertung dieser Kratzversuche. So sollen
der Strom und die Ladungsdichte, welche im Repassivierungsprozess zwischen Anode
und Kathode ausgetauscht werden, das Repassivierungsverhalten quantifizierbar
machen. Aufgrund der kleinen Kratzerflache bezogen auf die Flache der gesamten
Arbeitselektrode, findet infolge der Passivschichtverletzung jedoch auch ein erheblicher,
nicht messbarer Ladungsaustausch mit der umliegenden Passivschicht statt, welche
sich selbst wie ein Kondensator verhalt. Dieser Strom kdnnte grofRer sein, als jener,
welcher Uber das Amperemeter fliel3t und ist zudem von den Eigenschaften der
Passivschicht der jeweiligen Werkstoff-Medium-Kombination abhangig. Dieses Problem
lieBe sich am besten durch einen veranderten Versuchsaufbau beheben, bei welchem
die gesamte Oberflache der Arbeitselektrode entpassiviert wird und damit far den
internen Ladungsaustausch nicht mehr zur Verfligung steht. Dies konnte etwa durch
das Erzeugen einer Bruchflache oder durch einen kathodischen Puls umgesetzt

werden.
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Die Messung des Stroms gegen eine gleichartige Probe (Methode 1) fuhrt zu der
Schwierigkeit, zwei moglichst idente Proben zu praparieren. Auch wenn dies
weitestgehend gelingt, verhalt sich, nach dem Kurzschluss der Proben zur
Strommessung, immer eine anodisch und eine kathodisch, wobei die Rollen wechseln
konnen. Der vor dem Kratzen gemessene, positive oder negative Strom wird als Null-
Niveau definiert, was moglicherweise problematisch ist. Verhalt sich die
Arbeitselektrode beispielsweise vor dem Kratzen kathodisch gegenuber der
Gegenelektrode und wird nach dem Kratzen dauerhaft zur Anode, so muss das nicht
auf mangelhafte Repassivierbarkeit zurickgefihrt werden, obwohl der Strom in diesem
Fall auf scheinbar erhdhtem Niveau bleibt. Stattdessen kdnnte es sich auch um einen
naturlichen Wechsel der Polarisierung zwischen zwei nahezu gleichwertigen Proben
handeln. Da aufgrund der sehr kleinen Kratzerflache von etwa 0,1 bis 1 mm? jede kleine
Anderung des gemessenen Stroms als hohe Stromdichte interpretiert wird, kann eine
geringe naturliche oder durch die Umgebung verursachte Polarisation bereits zu stark
verfalschten Ergebnissen fihren. Bei den, flr die Auswertung herangezogenen,
Versuchen wurde daher darauf geachtet, dass sich die Arbeitselektrode jeweils leicht
anodisch gegenuber der Gegenelektrode verhalt, da bei geanderten Voraussetzungen
teilweise stark abweichende Ergebnisse erzielt wurden. Es ist beispielsweise
naheliegend, dass ein vor dem Kratzen anodisches oder kathodisches Verhalten auch
die Kondensator-Eigenschaft der Passivschicht bestimmt und damit auch auf den
Ladungsaustausch nach dem Kratzen beeinflusst. Aufgrund dieser Schwierigkeiten und
der damit verbundenen hohen Ausschussquote dieser Versuche wurden auch
Repassivierungstests mit Strommessung gegen eine Platinelektrode (Methode 2)
durchgefuhrt. Der Vorteil besteht darin, dass von Beginn an ein niedriger und relativ
konstanter Strom von der Probe zur Platinelektrode flie3t und somit ein wohl definiertes
Ausgangsniveau vorliegt. Zu beachten ist aber, dass durch die Strommessung ein
Kurzschluss der Probe mit der Platinelektrode Uber den Potentiostat stattfindet und
dadurch eine Polarisation vorliegt, die bei Methode 1 durch den Kurzschluss mit einer
gleichartigen Probe realitatsnaher ist. Eine Polarisation der Probe wahrend dem
Repassivierungsversuch wird zwar haufig angewendet, ist jedoch, wie auch von Wloka
et al. [93] beschrieben, weniger realitatsnah als ein Versuch bei OCP (Open Circuit

Potential).

Die Darstellung der Ergebnisse ist ebenfalls zu diskutieren, da eine Auswertung der

Stromdichte Uber die reziproke Ladungsdichte zwar die Information Uber die gesamt
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ausgetauschte Ladung berucksichtigt, jedoch gleichzeitig die Zeitkomponente nicht
mehr sichtbar ist. Dabei kann eine ladungsintensive schnelle Repassivierung
vorteilhafter als eine langsame Repassivierung mit geringerer gemessener
Ladungsdichte sein. Die Zeitkomponente geht aus den Repassivierungskurven jedoch
nur indirekt hervor. Alternativ konnte etwa die Abklingzeit, welche vergeht, bis die
Stromdichte auf 10 % des Maximalstroms gesunken ist, fur den Vergleich
herangezogen werden. Doch auch hier ergeben sich Schwierigkeiten, wie
beispielsweise die Abhangigkeit des Maximalstroms von der Kratzgeschwindigkeit.
Auch der Verlauf der Spannung wahrend der Repassivierung kann zur Auswertung der
Repassivierungsgeschwindigkeit dienen. Jedoch hat sich gezeigt, dass das Potential,
gerade bei Werkstoffen mit breitem Passivbereich, oft nicht wieder ganz auf das
Ausgangsniveau zurtickgeht, was auf die flache Strom-Spannungskurve und die daraus

resultierende grof3e Schwankungsbreite des OCP zurlckzufuhren ist.

Die Atomsondenuntersuchungen haben gezeigt, dass die Passivschicht, wie von
Olsson et al. [33] und Strehblow et al. [35] beschrieben, an Cr angereichert ist und das
Interface darunter hdohere Gehalte an Ni aufweist. Zudem baut sich Mn in die
Passivschicht ein und macht den Werkstoff damit weniger korrosionsbestandig. Diese
Wirkung von Mn stimmt mit den Beobachtungen von Toor [46] und Park et al. [47]
Uberein und kommt insbesondere bei den Stahlen P556 und P576 zum Tragen. Die
Verteilung von Mo und N ist aufgrund des Rauschens nicht eindeutig feststellbar.
Besonders interessant sind die Manganoxid-Cluster, welche vor allem in der Probe des
P556-S nachgewiesen wurden. Diese stellen eine mdglicherweise durch Diffusion von
Mn und O entstandene Inhomogenitat des Werkstoffs unterhalb der Passivschicht dar.
Zwar ist die Diffusion von Mn in einem idealen Werkstoff viel zu langsam, um dieses
Phanomen zu erklaren, jedoch kann die Versetzungsstruktur dieses kaltverformten
Werkstoffs zu einer stark beschleunigten Diffusion flhren, welche die lokalen
Anreicherungen erklaren konnte. Diese Inhomogenitaten bewirken moglicherweise eine

hdhere Anfalligkeit des Werkstoffs fur einen lokalen Korrosionsangriff.
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6. Zusammenfassung

Die vorliegende Arbeit zeigt die Ergebnisse von Schwingungsrisskorrosionsversuchen
und deren Zusammenhang mit elektrochemischen Eigenschaften, wie Stromdichte-
Potentialkurven und Repassivierungstests, sowie mit Auslagerungsversuchen und der
Analyse der Passivschicht mittels Atomsonde. Die positive Wirkung hoher Cr-, Ni-, Mo-
und N-Gehalte sowie die negativen Auswirkungen hoher Mn-Gehalte und eingebrachter
Kaltverfestigung auf die Dauerfestigkeit unter aggressiven Bedingungen konnte sichtbar

gemacht werden.

Die Wohlerkurven zusammen mit der Auswertung der Bruchflachen und
Probenoberflachen am Bruchausgang zeigen, dass mit zunehmender Aggressivitat des
Mediums und mit abnehmender Bestandigkeit der Legierungen eine starkere Reduktion
der Schwingfestigkeit im Vergleich zum inerten Versuch einhergeht. Dies zeigt vor allem
die Prifung der Legierung P576 unter schrittweise verscharften Prifbedingungen,
ausgehend vom milden Medium, einer wassrigen Lésung mit 13,2 Gew.-% NaCl und
pH 8 bei 80 °C, bis hin zum aggressivsten Medium, einer Losung mit 43 Gew.-% CaCl,
und pH 4 bei 120 °C. Dabei ist zu erkennen, dass mit aggressiver werdendem Medium
zunachst der Angriff durch Lochkorrosion zunimmt und in weiterer Folge, insbesondere
unter Wirkung von  Zug-Mittelspannungen und  Eigenspannungen, auch

Spannungsrisskorrosion die Schadigung durch Schwingungsrisskorrosion Uberlagert.

Der Grund fur die geringere Schwingfestigkeit der kaltverfestigten Guten unter
aggressiven Bedingungen liegt zum einen an der lokal verstarkten anodischen
Metallauflésung in Bereichen hoher Konzentrationen an Versetzungen und Fehlstellen.
Zum anderen werden die wahrend der Kaltverfestigung entstandenen
Versetzungsstrukturen auch bei der spateren Prufung aktiviert, sodass der korrosive

Angriff und die Gleitprozesse bevorzugt an diesen Stellen ablaufen.

In Bezug auf die chemische Zusammensetzung der Werkstoffe zeigen auch die
Ergebnisse der Atomsondenuntersuchung die Rolle von Cr, welches sich in der
Passivschicht anreichert. Die hohen Mn-Gehalte der Legierungen P576 und P556
bewirken zum einen, dass sich Mn ebenfalls in der Passivschicht einbaut und diese
schwacht sowie zum anderen, dass es insbesondere bei P556 zur Bildung von Mn-
Oxid-Clustern unterhalb der Passivschicht kommt. Zudem reichert sich Ni, wie vor allem

am hochlegierten Werkstoff A975 nachweisbar, im Interface zwischen Passivschicht
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und Metallmatrix an, wo es im Falle lokaler anodischer Auflosung dem Korrosionsangriff

entgegen wirkt.

Die Erkenntnisse der Atomsondenuntersuchung und die Daten aus der Literatur zur
Wirkung der Legierungselemente in der Passivschicht unter Kkorrosiven
Umgebungsbedingungen weisen auf eine hohe Bestandigkeit der superaustenitischen
CrNiMo-Legierung A975 und die vergleichsweise geringe Korrosionsresistenz der
CrMnN-Legierung P556 hin. Dies stimmt gut mit den ermittelten elektrochemischen
Eigenschaften und den Ergebnissen zu  Schwingungsrisskorrosion und
Spannungsrisskorrosion uberein. Der CrMnNiN-Stahl P576 ist aufgrund der mittleren
Legierungslage im milden Medium ahnlich bestandig wie der hochlegierte A975 und

versagt im aggressiven Medium in gleicher Weise wie P556.

Die Gegenuberstellung der unterschiedlichen Versuchsmethoden zeigt, dass sich
elektrochemische Versuche wie Stromdichte-Potentialkurven und Repassivierungstests
nur mit Einschrankungen zur Abschatzung der Dauerfestigkeit in korrosiven Losungen
eignen. Zwar weisen sie etwa fiur P576-S, in Ubereinstimmung mit den
Schwingversuchen, auf eine gute Bestandigkeit im milden und eine geringe
Bestandigkeit im aggressiven Medium hin, jedoch weichen die Ergebnisse in einem der
Ubergangsmedien stark ab. Wahrend die elektrochemischen Eigenschaften unter
Prufbedingung 3 (12,5 Gew.-% CaCl,, pH 4, 80 °C) dem Werkstoff P576-S eine gute
Bestandigkeit attestieren, zeigen die Schwingversuche eine durch Lochkorrosion
deutlich verringerte Dauerfestigkeit. Demnach sind die elektrochemischen Versuche fur
die Vorhersage des Verhaltens unter mechanischer Beanspruchung zu optimistisch und

kénnen die Schwingprifung nicht ersetzen.
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7. Ausblick

Um die Zusammenhange von Werkstoffzusammensetzung und
Schwingungsrisskorrosionsverhalten genauer zu eruieren, ware die Untersuchung von
Legierungen mit systematisch variierten Gehalten an Cr, Mn, Ni, Mo und N bzw. die
Prifung einer oder mehrerer Werkstoffe mit veranderten Legierungsgehalten hilfreich.
Zusammen mit Atomsondenuntersuchungen bzw. XPS-Analysen koénnte so die
Bedeutung dieser Elemente fur die schitzende Passivschicht und die Bestandigkeit
unter korrosiver und mechanisch-korrosiver Beanspruchung besser verstanden werden.
Zunachst waren  Atomsondenuntersuchungen  der  I6sungsgegliuhten  und
stangengezogenen Werkstoffe eine gute Erganzung, um den Einfluss der
Vorbehandlung fur den Aufbau der Passivschicht zu analysieren und etwa das Auftreten
der Mn-Oxid-Cluster zu verfolgen. Da die Vermutung besteht, dass die lokalen
Anreicherungen aufgrund der Versetzungsstruktur entstehen, kénnten entsprechende
TEM-Untersuchungen parallel dazu durchgefihrt werden. Von besonderem Interesse
waren auch Atomsondenuntersuchungen an ausgelagerten Proben, um den Einfluss
verschiedener aggressiver Medien auf die Zusammensetzung von Passivschicht und

Interface sowie den Einbau von Chloridionen in das Oxid feststellen zu konnen.

Auch die Repassivierungstests koénnen auf Basis der bisherigen Erfahrung
weiterentwickelt werden. Interessant ware vor allem die Messung wahrend der
Erzeugung einer frischen Bruchflache, die das Problem der kleinen Kratzerflache im

Vergleich zu der Ubrigen Flache der Arbeitselektrode I6sen wurde.

Da sich in dieser Arbeit immer wieder die Frage nach der Abgrenzung reiner
Schwingungsrisskorrosion von Einflissen der Spannungsrisskorrosion stellt, waren
Rissfortschrittsmessungen bei manchen Werkstoff-Medium-Kombinationen,
insbesondere bei Versuchen in aggressiven Medien unter Zug-Druck-Wechselbelastung
moglicherweise sehr aufschlussreich. Bei auftretender Spannungsrisskorrosion kénnten
zusatzlich Versuche unter Polarisation durchgefihrt werden, um eindeutig zwischen
anodischer und kathodischer Spannungsrisskorrosion unterscheiden zu kénnen und
damit den schadigenden Einfluss von Wasserstoff abzuklaren. Das Vorhandensein von
Eigenspannungen in den kaltverfestigten Werkstoffen konnte bereits qualitativ
nachgewiesen werden. Die Auswertung der Messung an Schwingproben mittels

Synchrotronstrahlung wird diese Frage quantitativ beantworten.
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