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Liebe Alumni, liebe Freunde und Mitarbeiter!

Wir freuen uns, Sie zu unserem diesjahrigen Sommerkurs einladen zu kdnnen.
Neben vielen interessanten Vortragen werden unsere drei Lehrstuhlleiter einen
Uberblick Uber die aktuellen Forschungsarbeiten des IWF geben.

Die Abendveranstaltung am Freitag gibt Ihnen Gelegenheit zum Wiedersehen mit
Kommilitonen und Kollegen, und am Samstag sind Sie zur Besichtigung unserer
Labore eingeladen. Auch werden an diesem Tag alle Doktoranden ihre Ergebnisse
vorstellen und freuen sich auf Ihr Feedback.

Die beiden Junior-Professuren am IWF wurden turnusgemaR beendet. Frau
Professor Krtger ist einem Ruf an die RWTH Aachen gefolgt. Derzeit laufen
Berufungsverfahren fir eine Junior-Professur mit dem Thema ,,Warmfeste Stahl-
schweildverbindungen® und eine weitere Professur fiir das Forschungsgebiet
“Metallische Hochtemperaturwerkstoffe®.

In den letzten Jahren konnten eine HeiBrissprifanlage, ein 3 kW-Laser, ein
Lichtbogenofen, ein Dual-Beam Rasterelektronenmikroskop und eine Biaxial-
prifmaschine sowie diverse kleinere Geréte wie ein Digitalmikroskop und ein
Harteprifer beschafft werden.

In der Lehre konnten wir in das Masterstudienprogramm des Studiengangs
Maschinenbau den neuen Schwerpunkt ,,Werkstofftechnik* aufnehmen und sind
auch an der Vietnamese German University in Ho-Chi-Minh-Stadt présent.

Momentan werden Dach und Fassade des Geb&dudes neu gestaltet, und dieses wird
dann hoffentlich pinktlich zum Sommerkurs im neuen Glanz erstrahlen.

Wir freuen uns auf Sie und wiinschen Ihnen eine interessante Veranstaltung.

Thorsten Halle
Institutsleiter






Eignung verschiedener Prifverfahren zur Bestimmung der
Heil3rissneigung hochlegierter Werkstoffe

M. Zinke!, M. Dieckmann?, C. Fink?, S. Juttner?
1Otto-von-Guericke-Universitit Magdeburg
2Ohio State University Columbus

Beim Herstellen von Bauteilkomponenten aus hochlegierten Werkstoffen mit kfz-Kristallgitter
besteht oft die Herausforderung, ihre hohe Heil3rissanfélligkeit beim Schweil3en zu beherr-
schen. Wahrend Makro-Heilrisse in SchweiRnahten nach DIN EN ISO 5817 [29] fr alle Bean-
spruchungsarten unzul&ssig sind, liegen in der Praxis hdufig Unklarheiten Gber die Zulassigkeit
von Mikro-HeiRrissen vor. Die Mikro-HeiBrisse, die oft auch umgangssprachlich als ,,Korn-
grenzenaufweitungen bezeichnet werden, stehen dabei in Verdacht, Ausloser fir weiter-
fuihrende Schadigungen durch Korrosion, Kriechen oder Wechsel- bzw. Schwellbean-
spruchungen bei hoheren bis sehr hohen Betriebsbeanspruchungen zu sein. Die Quantifizierung
der Heilrissanfalligkeit beim SchweiRen erfolgt mit etablierten Heilrissprifverfahren. Am
Institut fir Werkstoff- und Fugetechnik wurden mit dem Programmierten Verformungs-Riss
(PVR)-Test, dem HeiRzugversuch und dem STF (Strain to Fracture)-Test gute Erfahrungen in
der Beurteilung der Heil3rissanfalligkeit verschiedenster Werkstoffgruppen gesammelt. Der
Beitrag greift ein Beispiel der Heilrissbewertung einer Nickelbasislegierung mit den beiden
erstgenannten Testverfahren und realen SchweilRungen auf. Durch numerische Simulationen
kann die Aussagefahigkeit der Heilrissprifungen zudem unterstitzt werden, mit dem Ziel, die
Testergebnisse zukunftig auf reale Bauteilschweillungen zu tbertragen.

1. Definition und Einteilung von Heil3rissen beim Schweif3en

Nach [1] sind HeiRrisse oOrtlich begrenzte Werkstofftrennungen infolge temperaturbedingter
Effekte beim Schweien, die unmittelbar wahrend des Schweillprozesses interkristallin bzw.
interdendritisch in ortlicher Ndhe zum Schmelzbad entstehen. Die DIN EN ISO 17641-1:2004
[2] definiert Heilrisse zudem als Werkstofftrennungen, die bei hohen Temperaturen entlang
der Korngrenzen (Dendritengrenzen) auftreten, wenn die GrofRe der Dehnungen und die
Dehngeschwindigkeit ein bestimmtes Niveau Uberschreiten. In [3] werden dariiber hinaus das
Auftreten von Zugspannungen wéhrend der Erstarrung und Abkiihlung sowie eine grobkoérnige
bzw. grobdendritische Gefiigestruktur als weitere grundlegende Voraussetzungen fir eine
HeiRrissbildung genannt.

Die Klassifizierung der Heilrisse kann nach verschiedenen Ansdtzen erfolgen:

- nach dem Entstehungsmechanismus [2, 4],

- nach dem Entstehungsort [1, 5] und

- nach dem Temperaturbereich der Rissentstehung [4].

Nach dem Entstehungsmechanismus (Bild 1) werden zwei Typen von Heirissen unter-
schieden: Seigerungsrisse (Typ 1) und Ductility Dip Cracking (Typ 2) [4]. Den Seigerungs-
rissen, bei deren Entstehung fliissige Phasen an den Dendriten- bzw. Korngrenzen beteiligt sind,
werden Erstarrungsrisse (ER) und Wiederaufschmelzrisse (WAR) zugeordnet. Das Ductility
Dip Cracking (DDC) tritt im Festphasenzustand ohne das VVorhandensein fliissiger Phasen auf.
Eine zusatzliche Klassifizierung erfolgt dann auf Basis des Entstehungsortes. [4]

Zusétzlich wird auch nach der Risslage in Relation zur Schweinaht mit géngigen
Bezeichnungen, wie Langs-, Quer-, Endkrater- oder Wurzelriss [6-8] und nach der Grol3e der
Risse in Mikro- und Makrorisse [5] differenziert.



HeiRrissbildung

Typ 1: Seigerungsrissbildung Typ 2: Ductility Dip Cracking (DDC)
Verbunden mit Mikroseigerungen und daraus Verbunden mit einem Verformbarkeitsabfall
resultierenden Korngrenzenfilmen unterhalb der Rekristallisationstemperatur ohne
das Auftreten von Korngrenzenfilmen
TyplA TyplB TyplC Typ2A Typ2B Typ2C
beim Erstarren durch durch durch durch durch
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Bild 1: HeiRrissklassifikation beim SchweiRen, Gielen und Warmunformen nach [4].

Der Temperaturbereich der Rissentstehung kann ebenfalls zur Einteilung der verschiedenen
HeiRrissarten herangezogen werden. In [4] wird eine untere Grenztemperatur von ca. 0,5 Tsol
(Tsol — Solidustemperatur) vorgeschlagen. Beide Heilrisstypen (Typ 1 und Typ 2) treten ober-
halb dieser Grenztemperatur auf und werden auf ein verringertes Verformungsvermogen des
Werkstoffes zurlickgefuhrt. Der Abfall der Verformbarkeit tritt jedoch in unterschiedlichen
Temperaturbereichen auf, die wéahrend des Schweilzyklus durchlaufen werden. Der risskri-
tische Temperaturbereich fur HeiRrisse vom Typ 1 liegt dabei nahe der Solidustemperatur
(Bild 2). Er wird als Brittle Temperatur Range (BTR) bezeichnet. Die geringe Verformbarkeit
in diesem Temperaturintervall wird auf das VVorhandensein von schmelzfliissige Phasen entlang
der Dendriten- bzw. Korngrenzen zuriickgefiihrt, die unter Einwirkung der beim Abkuhlen
auftretenden Schrumpfbeanspruchungen zu interdendritischen bzw. interkristallinen Werk-
stofftrennungen flhren.
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Bild 2: Temperaturbereiche der HeiRrissentstehung durch Verformbarkeitsabfall,
schematisch und am Planschliff einer PVR-Probe aus Alloy 600H [9].

Erstarrungsrisse (ER) bilden sich im Schweigut unmittelbar bei der Kristallisation aus der
flussigen Phase [4]. Wiederaufschmelzrisse (WAR) entstehen bei Temperaturen nahe der
Solidustemperatur in einem partiell aufgeschmolzenen Bereich (PMZ) der Warmeeinflusszone
[10, 11]. Die Bildung flussiger Korngrenzenfilme in der PMZ wird auf Seigerungen, niedrig-
schmelzende Eutektika sowie auf konstitutionelle Unterkiihlung entlang von Ausscheidungen



zurlckgefuhrt [11]. Bild 3 zeigt beispielhaft solch eine Seigerung mit Primarkorngrenze und
beginnender WAR-Bildung.

X

Dendritenzwischenraum

Dendritenarm X

Ort Dendritenzwischenrum Denrien
Gew.-% | Ni | Cr |[Fe[Mn| Si |[Mo| Rest | Ni | Cr |[Fe|Mn| Si |Mo| Rest
Mittelwert57,1(21,9/0,8(0,16|0,42|19,6(100,0061,5|22,1|0,8/0,45|0,53|14,6| 100,00

Bild 3: Im Dendritenzwischenraum verlaufende Primarkorngrenze mit beginnender WAR-
Bildung einer hoch-Mo-haltigen Schleudergusslegierung [12].

HeiRrisse vom Typ 2, deren Rissflanken frei von fliissigen Phasen sind, treten bei Temperaturen
deutlich unterhalb Solidustemperatur auf (Bild 2). Anfallige Werkstoffe sind bspw. ausgewéhl-
te austenitische Chrom-Nickel-St&hle sowie Nickelbasis-, Kupfer- und Titanlegierungen, die in
einem haufig sehr schmalen risskritischen Temperaturintervall durch einen schroffen Abfall der
Verformbarkeit gekennzeichnet sind. Dieser Bereich wird als Ductility-dip Temperature Range
(DTR) bezeichnet [4]. SchweiRbedingte Schrumpfbeanspruchungen kdnnen auch hier das
verringerte Verformungsvermogen lokal uberschreiten, sodass interkristallin Heil3risse vom
Typ DDC entstehen. DDC treten ausschlieflich entlang von Sekundarkorngrenzen in wieder-
erwarmten Bereichen, insbesondere beim Mehrlagenschweillen auf (Bild 4) [13]. Die Sekun-
darkorngrenzen entstehen wahrend des Abkihlens durch das Wandern der kristallografischen
Komponente (Gitterfehlstellen) einer Priméarkorngrenze.
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Bild 4: A) Korngrenzenarten im austenitischen Schwei3gutgeflige (schematisch)
B) DDC entlang einer Sekundarkorngrenze im Ni-Basis-Schweil3gut aus NiCr30Fe9 [14, 15].
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2. Priafung der HeilBrissbestandigkeit

Fur die Bewertung der Neigung von Grund- und Zusatzwerkstoffen zum Auftreten von
Heilrissen beim Schweillen wurden bislang mehr als 140 Prifverfahren entwickelt und
beschrieben [16]. Nur ein kleiner Teil ist in einschlagigen nationalen und internationalen
Regelwerken (z. B. DVS-Merkblatt 1004, DIN EN 1SO 17641) standardisiert. Nach der Art der
Lastaufbringung werden Heif3rissprifverfanhren mit selbstbeanspruchenden und fremdbean-
spruchten Proben unterschieden [17]. Selbstbeanspruchende Prifverfahren erzeugen die flr
eine Rissbildung erforderlichen Bedingungen durch Schrumpfbehinderung infolge der Proben-
geometrie oder duReren Einspannung. Es erfolgt eine qualitative Bewertung der Heifriss-
neigung. Bei fremdbeanspruchten Heilrissprifverfahren wird die Probe durch eine Priufein-
richtung mit einer &uReren Beanspruchung beaufschlagt. Dies kann durch Ziehen, Biegen oder
Scheren der Probe wahrend des Schweil3prozesses erfolgen. Zur Beurteilung der Heilriss-
neigung werden quantitative Bewertungskriterien auf Basis bestehender HeiRrisstheorien
herangezogen, die die komplexe Wirkung des Schweil3prozesses unter Berucksichtigung werk-
stofflicher, technologischer und konstruktiv bauteilbedingter Eigenschaften betrachten, jedoch
nur schwer experimentell zu bestimmen sind [18]. Die meisten der fremdbeanspruchten
Prifverfahren basieren daher auf reinen Verformbarkeitsmodellen und sind dehnungs- bzw.
dehnratengesteuert [19]. Fiir eine aktuelle und detaillierte Ubersicht iiber HeiRrisspriifverfahren
und deren Anwendung kann u. a. auf [18] verwiesen werden.

2.1 Programmierter Verformungsriss (PVR)-Test

Beim Programmierten Verformungsriss (PVR)-Test als fremdbeanspruchtes Heil3rissprifver-
fahren [20] wird eine Flachzugprobe wéhrend eines Schweil3prozesses mit konstanter Schweif3-
geschwindigkeit vs mit einer programmierten, mit konstanter Beschleunigung a, ansteigenden
Zuggeschwindigkeit vevr in Schweilrichtung beaufschlagt. Als Bewertungskriterium fir die
Heilrissneigung dient die kritische Verformungsgeschwindigkeit vk, pvr, die dem Ort des
ersten auftretenden Heirisses Lur auf der Probe entspricht und die mit der Zuggeschwindigkeit
zum Zeitpunkt der Heirissentstehung korreliert. Die kritische Verformungsgeschwindigkeit
vir, pvr kann fir alle in einer PVR-Probe auftretenden Heirissarten (ER, WAR, DDC) ermittelt
werden. Der Test ermdglicht dariiber hinaus die Variation der SchweiRtechnologie (Schweil-
prozess, Zusatz- und Hilfsstoffe) und der Schweil3parameter. Die Prifraupen werden als Blind-
oder Auftragraupen unter konstanten und kontrollierten SchweiRbedingungen ausgefihrt. Vor-
teile der PVR-HeiRrissprufung sind ein geringer Probenumfang sowie eine gute Reproduzier-
barkeit der Versuchsergebnisse [20]. Problematisch kann die Erzeugung und Unterscheidung
der verschiedenen Heildrissarten sein, da zumeist sowohl ER und WAR als auch Risse vom Typ
DDC entlang der Priifraupe auftreten. Ebenfalls ist die Eignung des Tests fir Werkstoffe mit
sehr geringen Bruchdehnungen im Bedarfsfall zu Gberprifen.

2.2 HeilRzugversuch

Der Heillzugversuch ist auch ein fremdbeanspruchtes Heil3rissprufverfahren [20], das die
Ermittlung der Verformbarkeit und Festigkeit eines Werkstoffes bei erhdhten Temperaturen
durch eine schweil3simulierende Wéarmebehandlung ermdglicht. Fiir diesen Test wird oft ein
thermo-mechanisches Priifsystem vom Typ Gleeble® (Fa. Dynamic Systems, Inc.) eingesetzt.
Mittels konduktiver Widerstandserwarmung werden zumeist Rundzugproben unter préziser
Temperatursteuerung erhitzt und durch Warmeleitung ber wassergekihlte Spannbacken aus
Kupfer oder durch zusatzliche Abschrecksysteme abgekdhlt. Zu jedem beliebigen Zeitpunkt im
Verlauf des programmierten thermischen Zyklus (Aufheiz- und Abkilhlphase) kann eine
mechanische Belastung der Proben erfolgen. Aus der durch das Prifsystem aufgenommenen
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maximalen Zugkraft sowie der Bestimmung der Brucheinschniirung anhand des verringerten
Probenquerschnittes lassen sich durch eine Reihe von HeiRzugversuchen fir jeden Werkstoff
spezifische Aufheiz- und Abkuhlkurven fur die Warmfestigkeit und Warmverformbarkeit
ermitteln. Diese ermittelten spezifischen Kurven weisen charakteristische Temperatur-
kennwerte, wie die Nil Ductility Temperature (NDT), die Nil Strength Temperature (NST) und
die Ductility Recovery Temperature (DRT) auf, die fir die Bestimmung des BTR (Bild 5) und
somit fir die Bewertung des Heirissverhaltens des gepriften Werkstoffes herangezogen
werden konnen. Das BTR wird dabei, unter der Annahme, dass die Heif3risshildung beim
SchweiRen wéhrend der Abkuhlphase eintritt, als Differenz zwischen der NST- und der DRT-
Temperatur bestimmt. Je geringer dieser werkstoffspezifische Temperaturbereich ist, desto
weniger neigt das Material beim Schweil3en zum Auftreten von Wiederaufschmelzrissen.

NSTF - —-———————— = NSTF-———————— .
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Bild 5: Schematische Darstellung des BTR an einer Schweil3raupe
in Bezug auf den HeilRzugversuch

Die Vorteile des HeiRzugversuches liegen in der guten Reproduzierbarkeit der Versuchsergeb-
nisse bei Einhaltung einer festgelegten VVorgehensweise sowie in der Maglichkeit der quantita-
tiven Bewertung der werkstoffspezifischen Heilrissneigung. Nachteilig ist, dass im Heillzug-
versuch keine realen Schweil3prozesse zur Anwendung kommen, wodurch der Versuch zur Be-
wertung prozessbedingter EinflussgréfRen weniger gut geeignet ist. Durch den Versuchsablauf
und die Probengeometrie erfolgt das Werkstoffversagen wéhrend der Abkiihlung unter nicht-
isothermen Prifbedingungen. Versuchsaufwand und Prifkosten sind ebenfalls relativ hoch.
Zudem existiert keine standardisierte VVorgehensweise zur Ermittlung der Verformbarkeitskur-
ven, und der Einfluss einzelner Prifparameter (u. a. Aufheizrate, Spitzentemperatur oder Ver-
formungsgeschwindigkeit) auf das Priifergebnis ist bislang nur zum Teil dokumentiert [20, 21].

3. Vergleich der Ergebnisse aus Realschweilungen und verschiedenen Heif3risstests
Die nachfolgenden Ergebnisse wurden an Knet- und Schleudergussmaterial der Nickelbasis-
legierung NiCr22Mo9Nb (Alloy 625, Werkstoff-Nr. 2.4856) gewonnen, deren chemische

Zusammensetzung die Tabelle 1 enthédlt. Wahrend das Knetmaterial von Alloy 625 kleine
feinverteilte MsC / M23Cs-Karbide und Ti- / Nb-Karbide in der austenitischen Grundmatrix [22]
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aufweist, treten im Schleuderguss sehr grobe Nb-reiche Karbide entweder in blockiger Form
oder sogar in einer ,,Chinesenschrift*“-Morphologie auf [23] (Bild 6).

Tabelle 1: Chemische Zusammensetzung der Versuchswerkstoffe (Angaben in Gew.-%) [12]
Halbzeug Ni Cr Fe C Si Mn Al Mo Nb Ti P S
Knetmaterial Rest 21,3 480 0,024 0,20 0,04 0,16 86 3,340,19 0,007 0,001
Schleuderguss Rest 215 230 0,030 0,23 042 0,01 90 2940,01 0,012 0,005

kg <A\

P heri! o 1 S ‘ o 3
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Bild 6: Mikrogefiige Alloy 625 (links: Knetmaterial, Mitte und rechts: Schleuderguss) [12].

An den Halbzeugen von Alloy 625 wurden manuelle WIG- und E-Handschweilungen, PVR-
Prifungen und HeilRzugversuche durchgefiihrt.

Die LichtbogenschweiBungen erfolgten artgleich an Blechen und mechanisch aus dem
Schleudergussrohr herausgetrennten Schweiproben (200 x 80 x 16 mm) als V-Nahte mit
einem 35° Flankenwinkel mit praxistblichen SchweilRparametern bei hoher Dehn- und
Schrumpfbehinderung in PA-Position (Tabelle 2). Die Zwischenlagentemperatur betrug
maximal 100 °C. Die Streckenenergien lagen im zuléssigen Bereich zwischen 7 bis 11 kJ/cm.

Tabelle 2: Schweilparameter flr das E-Hand- und mWIG-Schweillen [12].

SchweilRprozess  Halbzeugart 1 [A] U[V] Vs [cm/min] Em [kJ/cm]

E-Hand Knetlegierung 100,5 245 19,0 7.8
Schleuderguss 100,2 24.8 21,2 7,2

mWIG Knetlegierung 132,5 12,7 10,3 9,9
Schleuderguss 132,1 12,7 9,2 11,0

Die zun&chst vorgenommenen Sicht- und PT-Prifungen der Schweilin&hte offenbarten nur in
der E-Hand-SchweilRnaht am Schleuderguss vereinzelte Risse beidseitig nahe der Schmelzlinie
der Decklage. Alle weiteren Schweilindhte waren frei von Oberflachenrissen. Aus allen
Schweillndhten wurden mindestens drei Querschliffe entnommen und metallographisch
bewertet. Wahrend die Schweillndhte der Knetlegierung keine HeilRrisse erkennen liel3en,
zeigten die SchweiBungen am Schleuderguss interkristallin verlaufende seigerungsbedingte
Risse vom Typ 1 B (Bild 7). Die Bildung dieser Risse steht im engen Zusammenhang mit den
schon eingangs erwahnten flissigen Phasen an den Korngrenzen, die die infolge des
SchweilRprozesses auftretenden Zugspannungen und Dehnungen nicht aufnehmen kdnnen und
zur Rissbildung fuhren.

Mit dem PVR-Test wurden jeweils 3 Flachproben der Abmessungen: 250 x 40 x 10 mm aus
den Halbzeugen herausgetrennt und gepruft. Die Priifung erfolgte unter Anwendung des
vollmechanisierten WIG-Lichtbogens ohne SchweilRzusatz als sogenannte Blindraupe. Die
gewdhlten Versuchs- und SchweiRparameter blieben ber alle Prifungen konstant. In den
Proben des Schleudergussmaterials traten bereits schon bei sehr geringen Verformungs-
geschwindigkeiten von ca. 10 mm/min erste WAR in der WEZ auf (Bild 8, links). Die
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kritischen Verformungsgeschwindigkeiten bei der Knetlegierung sind hingegen etwa 4mal
groRer. Wie schon bei den Lichtbogenschweilungen beobachtet, verlaufen die WAR
interkristallin  entlang der mit den Nb-reichen Karbidausscheidungen belegten
Primérkorngrenzen. Beim Schleuderguss fiihren die sehr grobe Kornstruktur und die sehr
grolRen Ausscheidungen dazu, dass schon die ersten WAR signifikant groRere Abmessungen
als die ersten WAR in der Knetlegierung haben (Bild 8, rechts).

Bild 7: Makro- und Mikroaufnahmen der heiRrissbehafteten Nahtquerschliffe der
Schweinahte am Schleuderguss aus Alloy 625 (oben: E-Hand, unten: mWIG) [12].
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Bild 8: Auswertung der PVR-Proben am Stereomikroskop bei 25facher VergroBerung und
Mikrogefiige von Alloy 625 (links: Knetmaterial, rechts: Schleuderguss) [12].

Die Versuchsparameter fur den HeiRzugversuch enthalt die Tabelle 3. Fir die Ermittlung der
NST-Temperatur wurden die Proben unter einer konstanten Zugkraft von 100 N erwéarmt. Die
NST ergibt sich als arithmetischer Mittelwert aus drei Proben als maximal erreichbare
Temperatur bis zum Probenversagen. Fir die Heillzugversuche beim Aufheizvorgang wurden
die Proben unbelastet bis auf eine gewéhlte Priftemperatur erwérmt und anschlieRend mit einer
Zuggeschwindigkeit von 50 mm/s bis zum Bruch gezogen. Fir die Heil3zugpriufung wéhrend
des Abkihlvorganges wurden die Proben zundchst auf eine Spitzentemperatur von 1235 °C
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erwarmt. AnschlieRend erfolgte eine freie Abkihlung mit der fir die verwendeten Materialien
und das Prifsystem hochstmdglichen Abkulhlrate von 35 K/s. Bei einer gewéhlten
Priftemperatur wurden die Proben dann analog zu den Aufheizversuchen bis zum Bruch
belastet. In der Literatur wird in der Regel die NST als Spitzentemperatur fir den
Abklhlvorgang gewéhlt. Aufgrund erheblicher Aufschmelzungserscheinungen nahe der NST
und dadurch hervorgerufenen vorzeitigen Werkstofftrennungen, insbesondere bei den
Gussproben, wurde auf eine niedrigere Spitzentemperatur von 1235 °C zuriickgegriffen.

Tabelle 3: Versuchsparameter fiir den Heil3zugversuch [12; 28].

Parameter Aufheizung Abkuhlung
Probenabmessungen @ 6 mm x 100 mm @ 6 mm x 100 mm
Aufheizgeschwindigkeit 111 K/s 111 K/s

Spitzentemperatur Tmax Terut 1235 °C (NDT < Tmax < NST)
Haltezeit an der Spitzentemperatur - 0,2s

Abkiihlgeschwindigkeit - freie Abkuhlung (35 K/s)
Haltezeit an der Pruftemperatur Tes 0,3 S 0,3s

Zuggeschwindigkeit 50 mm/s 50 mm/s

freie Einspannlange 25 mm 25 mm

Schutzgasatmosphére Argon 4.6 Argon 4.6

Bild 9 und Tabelle 4 stellen die Ergebnisse der HeiRzugversuche dar. Die Warmverformbar-
keitskurven unterscheiden sich signifikant fur beide Halbzeugarten.
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Bild 9: Gegenuberstellung der Warmverformbarkeitskurven von Schleuderguss- und
Knetmaterial aus Alloy 625 (links) und Mikrogefuige einer Heil3zugprobe aus dem
Schleuderguss (rechts) [12; 28].

Tabelle 4. Ergebnisse der HeiBzugversuche an Alloy 625 [12; 28].

Schleuderguss Knetwerkstoff
NST 1295 °C 1308 °C
NDT 1220 °C 1220 °C
DRT 1010 °C 1199 °C
BTR (=NST -DRT) 285K 109 K
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Fur das Gussmaterial wurde der Bereich der Priiftemperatur bis auf 700 °C erweitert, aber auch
in diesem niedrigeren Temperaturbereich steigt die ermittelte Brucheinschniirung nur gering-
fligig an und liegt deutlich unter der des Knetmaterials. Die NDT betréagt fur den Schleuderguss
und die Knetlegierung 1220 °C, wahrend die NST mit 1295° C leicht unter der des Knetmate-
rials (1308 °C) liegt. Die Warmverformbarkeit in der Abkihlphase ist nach einer Spitzen-
temperatur von ebenfalls 1235 °C fur das Gussmaterial ebenso niedrig wie in der Aufheizphase
und steigt mit abnehmender Priftemperatur nur leicht an. Dies fihrt dazu, dass erst bei einer
im Vergleich zum Knetmaterial niedrigeren Temperatur von 1010 °C wieder eine merkliche
Brucheinschniirung von 5 % erreicht wird (DRT). Basierend auf diesen Werten wurde fiir das
Knetmaterial aus Alloy 625 ein BTR von 109 K bestimmt, fiir den Schleuderguss hingegen von
285 K. Damit ist das kritische Temperaturintervall fir die seigerungsbedingte Heirissbildung
in der WEZ mebhr als doppelt so groR ist wie das des aquivalenten Knetmaterials.

4. Zusammenfassung und Ausblick

Die Ergebnisse aus den beiden verschiedenen Heilrisstests an den beiden Halbzeugarten der
Nickelbasislegierung Alloy 625 zeigen eine sehr gute Ubereinstimmung sowohl untereinander
als auch mit den Ergebnissen der realisierten manuellen Lichtbogenschweillungen. Der
Schleuderguss von Alloy 625 hat erwartungsgemal eine deutlich hdhere HeiRrissanfélligkeit
als die vergleichbare Knetlegierung. Die Griinde dafir liegen in der sehr groben Kornstruktur
und im nachgewiesenen Ausscheidungsverhalten. Der Vergleich kann jedoch nur qualitativ
anhand der Ergebnisse der einzelnen Priifungen erfolgen. Um direkte quantitative Zusammen-
hange zu erkennen, wére die Bestimmung lokaler Temperatur- sowie Dehnungs- und Span-
nungsverteilungen sowohl fur die Realschweillungen als auch fiir die beiden HeiBrisstests
erforderlich. Fiir den Programmierten Verformungsriss (PVR)-Test wurden bspw. von [9] in
Rahmen von Untersuchungen zum Auftreten von DDC lokale Temperatur- und Dehnungs-
verteilungen in der Wéarmeeinflusszone der PVR-Prifraupe als Funktion und GroéRe der im
PVR-Heilrisst aufgebrachten externen Beanspruchungen mittels numerischer Berechnungen
bestimmt. Die Simulation erfolgte mit der Finite-Elemente-basierte (FE) Software
simufact.welding 4.0 der Fa. Simufact Engineering GmbH.

Im Bereich der Heilrissforschung werden zunehmend numerische Simulationsmodelle zur
Berechnung von Temperaturverteilungen und schmelzbadnaher Materialbewegungen infolge
thermo-mechanischer Effekte sowohl fir die Prifverfahren als auch fur die realen
SchweiBversuche entwickelt und eingesetzt [1, 24-27]. Eine grolRe Herausforderung stellt dabei
die Ubertragung von den in den HeiRrissprifverfahren ermittelten Risskriterien auf risskritische
Bedingungen beim Schweien an Realbauteilen da. Im Hinblick auf die Vorhersage einer
Heilrissbildung beim Schweilien an komplexen Bauteilen ist dies von grofRem wirtschaftlichem
Interesse.
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Abstract

Computers have become increasingly capable and cost-effective over the past years. This
has led to a shift from conventional material modelling in support of experimental
research to the field of computational materials science as a first-class research method.
Using these methods, it has become possible to investigate complex materials without
actually carrying out experiments. This article will give a broad overview over some
simulation methods across different length and time scales and show how they can be
employed to accurately predict mechanisms and reactions in materials.

1. Introduction

Modelling in general is a scientific method to investigate physical phenomena in isolation
and in an abstract and reproducible way. Material models are generally used to describe a
specific effect or behaviour under specific circumstances that has been previously observed
experimentally. As a consequence, most models are post-facto models: developed to describe
a certain observation by using (usually) mathematical formulations. Depending on the focus
chosen for a model, one might choose an empirical model, a physically-based model or a hybrid
of both extremes. Empirical models describe only the observed quantities by approximating
them using some mathematical formula. While it may contain elements describing physical
processes, the empirical model usually contains large simplifications. Physically-based models
on the other hand are attempts at describing all contributions by physical or chemical processes
to a certain observation and combining them in a consistent model. Once such a formulation
has been found, it will contain a number of fit parameters. One will then have to find the suitable
values for these parameters to replicate the experimental observations. Usually a physically-
based model is much more complex, but will have parameters that are directly related to
fundamental physical properties, such as energies, thermodynamical properties or similar.
Empirical models will have fewer parameters, but may only be valid over a limited range of
input quantities.

Once a set of parameters has been found, the model needs to be validated. Usually this is
also done while finding a “good” set of parameters using some optimization method, but an
additional validation using experimental data can show if the model can be extended to different
effects as well — an important property that is usually desired because it allows the prediction
of unknown properties of the material in addition to representing known properties. This
method of model development has been formalized by Ashby [1] as a nine-step process.

Computer-based model execution on relatively cost-efficient hardware enables quick
evaluation of models and comparison with experimental observations. Especially the
development of fast and efficient methods for numerically solving differential equations make
large-scale parameter evaluations a possibility for systems that had previously been inaccessible
to such analyses. At the same time, new applications now require models to be efficient from a
computational perspective in addition to being accurate from a scientific point of view.
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To achieve that balance between efficiency and quality, different length- and time scales
must be considered. The higher the spatial and temporal resolution of the model, the better the
quality will be — but at the same time, complexity and run time will rise exponentially. Several
points of balance have been established and led to common designations for particular ranges
of scales: nanoscale models up to macroscale models (see Figure 1).

s om A
(year) | = | (m) FEM,
7 2 0 Taylor,
10 o 10" sachs
self-consistent,
cellular automata,
percolatien
=
a (mm) continuum field kinetic model,
< 3 FEM,
10 10~ dislocation dynamics,
Potts Monte Carlo,
Taylor,
Sachs,
cellular automata,
self-consistent,
vertex models,
E percolation
«
b= (pm)
-7 -6
10 10
molecular dynamics,
z Metropolis Monte Carlo
(Debye) g (nm)
14 -9
10 10

Figure 1: Time and length-scales in material modelling (image source: [2])

The following sections will give a short review of some representative models at different
length scales: density functional theory at the nanometre scale and below, molecular dynamics
in the range of tens of nanometres, discrete dislocation dynamics at the micrometre scale, phase-
field models in the meso scale, and finally cellular automata at larger scales.

2. Density Functional Theory

At the most fundamental scale, the behaviour of atomic compounds is characterised by the
electromagnetic forces between atom nuclei and electrons. For the case of metals and metallic
solids, electrons exist in a delocalised electron gas, while for others (i.e. organic compounds)
the shape and density of the electron orbitals are relevant and result in certain chemical bonds.
Quantum theory describes the density of states using Schrodinger’s equation for a charged
particle in an electromagnetic field. This description would however lead to a very complex
model. Density Functional Theory (DFT) is based on the Hohenberg-Kohn-theorem: it is
sufficient to know the electron density do fully describe any system of electrons [3]. All other
properties (such as cohesive energy or forces on atoms) can be computed from that, thus
becoming functionals of the electron density.

The remaining problem of solving the Schrédinger equation for a many-electron system is
then simplified by employing Kohn-Sham-(KS)-functions [4], which independently compute
the Schrddinger equations for single electrons instead of solving a many-electron system at
once. This greatly reduces the complexity of the computations. The individual solutions can
then be combined into an effective potential.
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The electron density can be written as the combination of KS-functions ¢;:

n@) = ) |6, ®
j=1

Individual KS-functions are given by the differential equation (2), in dependence on the
effective potential function v,:

1
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The effective potential in turn is given by (3):

|:(_r2 d°r' + vxc(r) ©)

'|

Because the effective potential occurs as a component in the KS function while also
depending on the electron density (which requires solving the KS functions), the system can
only be solved iteratively.

Ve () = v(r) + f

The exchange correlation (XC) term vy is essential for correctly treating a many-electron
system from single-electron solutions. Because it also depends on the electron density, an exact
formulation is not possible. There are however several approximations that have sufficient
quality to result in self-consistent solutions of the KS functions. The major approximations are
local density approximation (LDA), generalised gradient approximation (GGA), and hybrid
methods involving other methods. LDA considers only the (iterative) electron density as a
parameter. This is a valid assumption whenever the electron density does not vary much beyond
a certain distance to the nucleus, such as for the delocalised electron gas of metals. GGA
additionally considers the spatial derivative of the electron density. The most common form is
the PBE functional, named for the authors Perdew, Burke and Ernzerhof [5], because for the
longest time, it was regarded as the best parameter-free density functional. Hybrid methods
solve part of the XC using the Hartree-Fock-method [6]. Hybrid methods are most accurate (the
Hartree-Fock-method has only natural constants as parameters), but also computationally very
expensive. The quality of GGA methods varies depending on the form chosen and the specific
system. LDA is the least complex method, but because of the flat shape, they are susceptible to
an error known as overbinding: bond energies are consistently overestimated, thus resulting in
prediction of too short bond lengths. The form chosen must be validated for the system under
investigation: for example, organic compounds can only be treated using hybrid potentials, as
local approaches do not reflect VVan-der-Waals-interactions at all. Spin-dependent systems (that
is, ferromagnetic systems) must also be treated differently.

The KS functions themselves may have different forms which have a large influence on the
speed of calculations on a computer. Gaussian functions (often in tabulated form) on their own
are fast and provide good results for organic molecules, but are not reliable for bulk materials.
Plane wave (PW) functions reflect the far-field and valence electrons accurately, but are less
accurate near the nuclei. Combinations and extensions include augmented plane waves (APW),
Gaussian plane waves (GPW) or projector augmented waves (PAW). Most codes implement a
selection of methods and can use several parameterisations.

As stated initially, many system quantities can be derived from the electron density field. In
addition to the total system energy at ground state, that also includes derivatives such as stresses
and forces. By minimizing these quantities, DFT can be used for geometry optimisation to find
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equilibrium lattices constants and bond angles. In semiconductors, DFT can predict valence and
conduction bands. Applying per-atom forces to the atoms enables accurate ab-initio molecular
dynamics (AIMD, see following section).

Figure 2: Charge density distribution of a ZrsSiz-type intermetallic phase of
MoZrB:. Different elements can be distinguished by different charge well depths
at their cores, as well as by different radii of the spherical iso-charge cutoffs.

While the mathematical simplifications involved greatly reduce computational needs
compared to conventional quantum mechanics, it becomes very expensive to simulate systems
with more than a few hundred to one thousand atoms. This is mostly because of the highly
interdependent nature of the equations, requiring many iterative steps (and, depending on the
implementation, high-resolution spatial sampling) for accurate solutions. Classical molecular
dynamics aims to solve this problem.

3. Molecular Dynamics

Classical atomistic methods (of which molecular dynamics are a subset) are based on the
observation that for most condensed matter, the nucleus carries almost all of the mechanical
inertia, but does not contribute significantly to the forces between atoms (that is indeed true up
to densities almost approaching that of neutron stars [7]). It should therefore be sufficient to
model the motion of atoms and molecules by considering classical Newtonian mechanics of
forces acting on point masses, similar to an interconnected spring network. The “stiffness” of
these springs results from the gradient of an energy function representing the interaction
between the electron shells, the so-called potential function. The potential function becomes a
simplified analogue of the electron density computed in DFT, but is not defined by quantum
mechanical processes but instead constructed from an empirical model function that aims to
capture the behaviour of the electron density while being massively easier to compute. Such
potentials can also include long-range interactions such as VVan-der-Waals forces or arbitrary
external influences such as electrical fields.

The most general form of potential functions is shown in eq. (4), with & denoting the
potential function, and the most commonly included terms @, external potentials (such as
walls), &, the two-particle interaction and @ the three-particle interactions.

© = ) o)+ ) ) ea(rr) ) > D Baruryr)+ @
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Two- and three-particle interactions are of the most significant from the point of view of
metallic materials, with higher-order interactions more relevant in organic chemistry. When
discussing potential functions, one usually only refers to the combined terms &, and @,
together and treats the others as additional boundary conditions.

The simplest potential function is the Lennard-Jones potential, a pair potential. It is defined
by using the following ansatz function with n = 12 and m = 6, leaving € and o as free
parameters:

V(i) 4ec™ 4ecd™ )
7)) = —— —
Ly\'yJ rir} rirjn

This potential is useful only in cases where the electron orbits can be safely treated as
constant and spherical: that is, almost exclusively for noble gases in their liquid phase.

Electrons in solids form an electron gas with density varying based on the Coulomb charge
distribution (that is, atom placement), bond strengths, bond angles and several other factors.
Transferring the concepts from DFT, all forces can be obtained if the density of that electron
gas is known. In contrast to DFT, an empirical model is constructed to describe the effect of
embedding an atom in such an electron gas — the embedded atom method (EAM). This method
(and several others derived from it, such as Finnis-Sinclair EAM [8] or modified EAM
(MEAM) [9]) is the most significant for metallic and other crystalline solids. Semiconductors
and organic compounds may need different functionals, such as Tersoff or Stillinger-Weber
potentials [10,11]. A rather recent extension to the MEAM method is the second-nearest
neighbour modified embedded atom method (2NN-MEAM, [12]). By including three-particle
interactions as screening functions, many more crystal structures can be described.

In software packages, potential functions are either implemented in code and their
parameters loaded from user-defined data files, or they are distributed in tabulated form and
simply interpolated. This largely depends on the implementer’s choice. Development of such
potential files to correspond to experimentally available quantities or first-principles
calculations is a complete field of research in itself, but for many common elements, potentials
are available in various repositories.

Once a suitable potential has been found and validated, the potential function can be used to
find the system’s total energy and forces at the atoms. In contrast to DFT, no information (such
as actual electron density) is gained about the volume between the point-mass atoms.

Because the forces on atoms can be obtained quite fast, it becomes possible to solve
Newton’s second law of motion F = ma for the acceleration a, using the known masses of
atom nuclei. The masses of the electrons are assumed to be small enough to have no influence.
Double integration of the acceleration (for example using Verlet’s algorithm [13]) yields the
trajectories of the atoms in time-step methods. The time step size should be chosen such that it
is as large as possible (so that less solutions are required per simulation time), but also small
enough to capture essential physical effects. For simulation at finite temperatures, the frequency
of thermal vibrations (the Debye frequency in the order of 104 Hz) is the determining factor
of the time step, which must therefore be in the order of 1 fs.

As the velocity of particles ¢; can be related to a temperature, some form of temperature
control is required to prevent a build-up of kinetic energy in the system. This is done by
employing a thermostat corresponding to some form of exchange with a heat reservoir,
normally using either simple rescaling of particle velocities to match a target temperature, or
by adding a force component that acts as a friction-like term to bring particle velocities closer
to the target value. Several methods are available, which are in general not equivalent (except
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at the thermodynamic equilibrium). Care has to be taken to choose a thermostatting method that
does not artificially constrain the quantity to be observed.

Post-processing of the atomistic trajectories can give further insights. Simple visual
representation in programs such as OVITO [14,15] can quickly show spatial distribution of
quantities. Additional processing can reveal information not directly computed by molecular
dynamics itself: analysis of local lattice vectors allows an orientation mapping similar to that
provided by electron backscattering [16], more complex analysis can show dislocations and
dislocation reactions from atomic-scale results [17]. Depending on the quality of the potential,
coupled with efficient computation and powerful computers, this can be used to yield insights
very close to first-principles simulations without making assumptions about mechanisms such
as those required for discrete dislocation dynamics.

As an example, the formation of deformation twins in iron has been studied by the author
[16]. A rough outline of the modelling steps is shown in Figure 3.

TP o o
Figure 3: Complete process of the reproduction of twin formation in MD simulation: a) SEM
micrograph of area selected for EBSD and OIM investigation, b) orientation map of the
selected area, c) orientation map of the initial setup in MD, d) post-processed result: twin
shown in red, dislocations involved in twin formation shown in grey.
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Most of the pre- and post-processing methods mentioned above have been used in the
previously cited work to investigate possible dislocation reactions and dislocation-free
mechanisms without prior knowledge except for experimental post-facto results.

4. Discrete Dislocation Dynamics

As mentioned in the previous section, dislocation reactions can be simulated with molecular
dynamics. For larger volumes, this is however not very useful: atomistic simulation cannot
reach into continuum volumes because of the computational time required (and amount of data
produced). Because most technically relevant plasticity is caused by dislocation movement and
dislocation reactions, reducing to a model only containing dislocations can enable simulation
of much larger volume. This concept is used by discrete dislocation dynamics (DDD).
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The core concept of DDD is the splitting of an arbitrary dislocation line into segments of
straight lines and computing their individual movement, as calculating forces on straight lines
is considerably simpler compared to integration along a curved line. Line segments are treated
as existing between nodes, which store their coordinates, burgers vector, slip system index,
neighbour nodes and node type. Node types describe external limits on a dislocation, such as
pinned nodes, junctions of multiple dislocations, jogs etc. An example might be a Frank-Reed
type source [18] consisting of two pinned nodes (initially) connected by a single segment.

Stresses acting on a dislocation segment are added up to an effective net stress field in a
linear combination. Depending on the problem to be simulated, these include elastic stresses
around dislocations, external stresses, drag on moving dislocations, stresses from obstacles and
surfaces, and others. Once the sum of the stresses acting on a line segment has been found, the
resulting force and velocity on the dislocation can be found by applying the Peach-Koehler
equation [19] and a law of motion, such as viscous motion.

Fo=(0-bg) X tq

(6)
Vglide = M(T, A(bg ty), ) Fq

The mobility term M is an empirical term used to describe the force required to move a
dislocation in a particular slip system at a particular simulation temperature (and additional
influences). The quality of this term largely determines the accuracy of the model. It is normally
found by fitting model parameters to continuum mechanical calculations, experiments, and MD
simulations.

The glide velocity from (6) can then be integrated to obtain a displacement for that segment.
Segment connection nodes must then be moved in a consistent way. This can be quite
complicated if one allows free movement of nodes. Some codes, such as microMegas, therefore
constrain the movement of nodes to a lattice [20]. Assuming the lattice resolution is chosen
well, the mode will yield correct behaviour while allowing many simplifications, such as using
look-up tables for many computations. After the movement has happened, possible dislocation
reactions must be detected and treated explicitly. Reactions may occur when dislocations
intersect, when dislocations split up into partials or when parallel segments annihilate or form
locks. All of these reaction’s characteristics must be known in advance. For some crystal
systems (such as fcc crystals), they are well-known and can be obtained by from analytical
considerations. For others, they are more complicated and must be investigated separately first,
for example using molecular dynamics simulation of smaller volumes.

By observing stresses and global integrals of them, identification of active slip systems,
hardening effects (from pinned dislocations) and the effects of boundaries and surfaces become
possible.

5. Phase-Field Methods

Tracking the evolution of the microstructure during phase transitions has been an attractive
but difficult subject. None of the methods presented so far are very well suited for such
simulation: while DFT and MD both implicitly contain the relevant quantities, computation
time prohibits realistic simulations on large enough volumes and time scales.

For example predicting the microstructure of alloys, which is controlling their final physical
and chemical properties, is important from the engineering point of view. For this goal, a phase-
field approach has been developed in the last decades. The main focus of the phase field method
is to investigate and predict the evolution of microstructures. The method is particularly
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interesting because it provides a visual impression of the development of microstructure. For
example, investigating the advancement of interface pattern and formation of complex
microstructures during solidification is one of the attractive abilities of phase field models [21-
23].

The thermodynamic principles state that every phenomenon tends to reduce the free energy
of the system in order to reach the equilibrium state. In phase transformations, this energy
reduction is the driving force of the phenomenon. In this regard, the most important part of
applying the Phase Field Method (PFM) in a transition simulation is to identify the phase
equilibria and recognize the thermodynamic description and material characteristics of the
present phases. In order to arrange the thermodynamic description of the system based on the
distribution of the phases, PFM introduces a variable called “phase field variable”, which is
conventionally given as @ [24]. The earliest phase field expressions used to deal with a single
phase transition along a sharp (step) interface. By this concept, the @ could have two distinct
values, 0 or 1, and each of those was supposed to indicate the presence of a phase. However,
the PFM has been developed to multiphase transitions nowadays. Recently, Steinbach and
Pezzolla have introduced a new variable called interface field to describe the interface and
thanks to this approach the diffuse interface was introduced. Figure 4 shows the a) sharp
interface and b) diffusive interface [21].
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Figure 4: Interface definitions used in phase field model (image source: [25])

In this approach, the phase field variable becomes an order parameter. For the general case
of N phases present in a matrix, there will be a corresponding number of phase field order
parameters ®; with i=1..N. ®;=1 then represents the domain where phase i exists, ®;=0 where
it is absent and 0<®;<1 its bounding interface. According to the principles of phase field, sum
of the @, at each region must be equal to 1 [25].

The main principle in determining the phase evolution pattern is to investigate the evolution
of the phase field variable over time. The time derivative of ® shows the development of each
phase at each location X:

Do) (1 — 20,)dZ
n

d (X, t) = u la (vzqns _a- ) + %AGCDS(l —®,) @

Where p is interfacial mobility, n is interfacial thickness and o denotes interfacial energy.

In the first term of the equation (highlighted in blue), the & is correlated to V2d. This term
is a diffusion-type equation. The main concept in deriving the diffusion equation is mass
conservation. Connecting the free energy of the system to the diffusion equation could be given
as follows [26]:
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a =VD Z q)l'VCi (8)
i

The transition of the phases will proceed until the system reaches stable state. This is applied
in the equations with a double well potential term which is shown in the second term
(highlighted in green).

As mentioned above, the driving force of the phase transition is the energy of the system. It
is shown in the third part of the equation (in red) that until there is a difference between the
energy of the phases present in the system, the phase transition would continue. So the phase
field modelling would be controlled dominantly by diffusion, stabilization and free energy
difference of phases.

The underlying thermodynamic quantities, such as free energies and reaction enthalpies are
usually obtained by coupling with a thermodynamics code.

The phase field equations can now be evaluated over a simulation domain. This is done
using the finite differences method (FDM) over a lattice of points. Using a sharp interface, that
lattice would need to have very fine resolution near the interface, either requiring tracking of
the interface or a high resolution mesh everywhere. A diffusive interface solves this issue by
representing incomplete phase transitions in the continuum of possible values of the order

parameter. FDM then approximates the partial derivatives ;—XCD by employing a central

differences scheme between neighbouring lattice points. Temporal integration is done using
explicit time stepping. The evolution of the system towards the equilibrium state can then be
simulated. Modifying boundary conditions (i.e. temperature) during the run enables non-
equilibrium simulations, such as directional solidification.

Phase field methods are often used to model complex microstructural evolution. One such
example can be found in [27] and is reproduced in Figure 5. In this work, the ternary eutectic
Mo-Si-B composition has been determined and phase-field methods have been used to simulate
the microstructure obtained by directional solidification of this composition.
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Figure 5: Experimental results Vs S|mulat|on Prediction of phase evolution
perpendicular to the growth direction. Simulation and SEM micrographs are in the same
scale. (image source: [27])
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6. Cellular Automata

While PFM already employs a spatially discrete grid for the numerical solution, the phase
field itself is still essentially a continuous formulation in space and time.

Cellular automata (CA) are a concept introduced by John von Neumann as algorithms that
describe self-reproducing Turing automata [28], by defining a cellular automaton as an
algorithm for the discrete spatial and temporal evolution of an (arbitrarily complex) system
from application of mostly local deterministic rules. To do that, space is divided into a regular
lattice of “cells”, which evolve in constant time steps according to a transformation rule.
Transformation here refers to the computational sense of the word, as the transition of a state
machine from one state to another.

The division of “space” is usually considered to refer to real space, but may be any similar
mathematical concept, such as wave vector space or orientation space [29]. Cellular automata
can be constructed at many resolutions, essentially depending on only the kind of phenomena
to be captured by their transformation rules. There is, however, a dependence between the
lattice resolution and time step size, which will be discussed later in this section.

In addition to strictly deterministic transformation rules, probabilistic transformation rules
are also possible. In this case, instead of a specific state always transitioning into the same next
state, only a transition probability is given, depending on which any of a number of transitions
may happen (or none at all). Probabilistic Cellular Automata (PCA) are well suited for
transformations which occur with different velocities depending on some outer quantity, such
as thermally activated processes which are slow or impossible at lower temperatures and
proceed faster at elevated temperatures.

Transformation rules depend on some initial “state” of a cell. In the simplest form, this
may be only the value of the cell itself. Most rules will also depend on values from neighbouring
cells. The definition of “neighbour” depends on the cellular lattice used. For square grid lattices,
only using nearest neighbours is called von Neumann neighbouring, while also using next-
nearest (diagonal) neighbours is referred to as Moore neighbouring (see Figure 6). All forms of
neighbouring can be reduced to von Neumann neighbouring by modifying the transformation
rules [30].
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Figure 6: Neighbourhood definition for grid lattices: a) von Neumann
configuration, b) Moore configuration. (image source: [29])

Cellular automata are so far a generalisation of many discrete methods, such as FDM.
Because their rules are mostly very local and may be quite simple (differential terms, even of
higher order, can almost always be linearized across neighbouring cells), they are extremely
well suited for parallel computation on modern many-core computers: the per-timestep
computation can be distributed almost arbitrarily without requiring communication between
cells. This is in contrast to methods such as implicit finite element codes, where the basic nature
of the computation sets a limit on possible gains by parallel execution. Cellular automata
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models can also be easily extended and coupled, simply by carrying more conserved values on
cells and defining additional transformation rules instead of requiring the explicit formulation
(and solving) of fully-coupled differential equations, making them attractive for Multiphysics
problems.

In materials science, CA models have been employed for a variety of problems. The most
straightforward application consist simply of defining the state variables on CA lattice points
and using finite differences formulations for their evolution over time (essentially, phase field
equations) to define transformation rules. This method does however not always reach the full
potential of a CA model, as the transformation rule may end up being more complex than
strictly necessary. Other discrete methods such as Potts- or kinetic Monte Carlo methods may
be considered special cases of generalised CA, employing a particular transformation rule.
Recurring applications of CA include recrystallization, grain growth, and phase
transformations, which can all be readily described by highly local PCA rules.

Physical laws in these applications often result in some form of equation for the velocity
of a transformation front, while the PCA requires a transition probability (w) for a particular
cell. This probability is obtained by relating the time this front will require to pass the volume
of the cell to the smallest possible time the automaton can experience (the time step t,,,;, = t).
A complete treatment of this normalisation step can be found in [29].

If the transition front passes through a cell in one time step or less, w will have the
maximum value of 1. Therefore, the maximum transition front velocity a PCA can exhibit is
determined by the time step and lattice grid size. It should be obvious that the time step must
be chosen small enough to be able to resolve the fastest phenomenon to be observed —a CA
model for the growth of individual Martensite laths must be able to resolve close to the speed
of sound, while a model only predicting averaged volume fractions can have a larger time
constant.

The actual execution of the time step of a PCA occurs by performing a Monte Carlo step:
a random number between 0 and 1 is chosen and the transformation is executed or rejected
according to the following rule:

r < W - execute
else - reject

©)

Random number r € [0..1) {

It should be noted that up to this point, the entire model is deterministic, and by statistical
averaging of many such random choice events, the resulting evolutions will be quasi-
deterministic again. This rule execution step happens per definitionem for all cells at the same
time. If that was not the case, an already-updated cell would influence the update of its
neighbours in the same time step. A simulation always evaluated along one axis first will
contain an artificial drift in that direction. In CA codes, this can obviously not be implemented
directly: there is no such thing as “at the same time” in computers. The problem can be solved
by two methods: either by using two copies of the lattice and alternately updating one from the
results of the other (which increases required memory), or by updating cells in a randomized
order, so that drift will cancel itself out over time (which increases computational complexity).

A phase transformation model using coupled CA for temperature and phase evolution
during heat treatment has recently been developed in ref. [31]. Figure 7 shows a snapshot of the
CA cell values (quantities) after 20 s of quenching by application of a fixed-temperature
boundary condition on the outer cells. The temperature model is based on a finite differences
formulation of the heat conduction differential equations, while the phase fraction model is
based on Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorov (JMAK) and Koistinen-Marburger (KM)
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equations. The model already shows good agreement with other methods and with experiments,
and will be developed further.
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Figure 7: CA state after 20 s quenching: a) temperature field, b) phase fraction
Martensite, ¢) phase fraction combined Ferrite+Bainite. Phase fraction remaining to
sum of unity is Austenite. (image source: [31])

7. Conclusions and Outlook

All methods that are not ab-initio methods contain simplifications of behaviour from smaller
length scales. While information about these behaviours may come directly from experiments,
it is tempting to combine models from different length scales and avoid potentially difficult or
hard-to-replicate experiments. This approach is called scale-bridging modelling. While it is
possible to obtain a consistent model using scale-bridging approaches, simplifications from one
model are carried over as parameters to the next higher level. Coupling of different methods
must therefore be validated separately (if possible at intermediate scales) to detect deviations
of the model from reality. Examples of such coupling include the usage of dislocation dynamics
to model hardening effects used in crystal plasticity simulations, or cellular automata to model
recrystallization and texture effects during FEM simulation of hot forming.

This article has shown several material modelling methods across length scales. The
boundaries between the length scales are less defined by the models themselves and more
strictly determined by the computational power available at the time. Development of computer
architectures is constantly shifting the upper usable bounds of methods, and has already moved
effective use of molecular dynamics to the simulation of more complex dislocation reactions
than possible a decade ago. Improved mathematical methods can also help in that regard, such
as the use of fast Fourier transforms to solve plane wave formulations in DFT. New hardware
architectures such as general-purpose GPU (GPGPU) computation bring new levels of
parallelisation that can greatly enhance the performance of specific algorithms, while it may
bring little improvement to others. These factors place the development of simulation methods
in an interface between the fields of materials science, physics, mathematics, and computer
science. However, many methods are implemented in relatively user-friendly software
packages that do not require the user to know all the implementation details and instead allow
a focus on the material-specific problems to be investigated.
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1. Einleitung

Der Primarenergieverbrauch im Jahr 2016 betrug fur Deutschland etwa 13.500 PJ, eine
Energiemenge, mit der sich etwa 180 Bio. Tassen Kaffee kochen lieRen, 1age der Wirkungsgrad
der Erhitzung von je 200 ml Wasser von 10 °C auf 100 °C bei 100 %. Dies entspricht einem
Wasservolumen von 35,8 km?; zum Vergleich: der Bodensee fasst ein Wasservolumen von 48
km3. Die daflr genutzten Energietrager entstammen zu etwa 87 % fossilen und nuklearen
Quellen, der Gesamtanteil der Primérenergie aus erneuerbaren Quellen macht trotz
Erneuerbare-Energien-Gesetz (EEG) nur knapp 13 % aus [1, 2]. Die Endlichkeit der Reichweite
fossiler/nuklearer Energietrager sowie der Anstieg der CO-Konzentration in der Atmosphére
ist bislang noch nicht annéhernd in dem Mal3e in unser Bewusstsein eingedrungen, in dem
adaquates Handeln zur CO2-Emmissionsvermeidung und zur Ressourcenschonung notwendig
ware; Beispiele auf politischer Ebene sind die Reaktion des Berliner Kreises der Christlich-
Demokratischen Union Deutschlands auf die Aufkiindigung der Mitarbeit am Klimaabkommen
durch den Présidenten der Vereinigten Staaten von Amerika [3] — , Wir haben tatsachlich Zweifel, ob
der Treibhauseffekt und die Rolle der Treibhausgase tatsachlich als Erklarungsmuster fiir samtliche
Klimaverdinderungen in der Welt trigt. “ Bundestagsabgeordneter P. Lengsfeld, CDU — oder die unbegreiflich
arrogante Haltung der Vorstande der deutschen Automobilindustrie beim ,,Dieselgipfel* 2017
[4]. Selbst in der Kollegenschaft — eine als aufgeklart angenommene Klientel — wird der CO»-
Zertifikatehandel immer wieder als die allein selig machende Steuerfunktion der Energiepolitik
dargestellt, z. B. in [5].

Die Warmebereitstellung hat am Primarenergieverbrauch einen Anteil von etwa 50 %. Diese
umfasst, beginnend bei der Brauchwassererwdarmung bis hin zur Hochtemperatur-Prozess-
warme einen Temperaturbereich von etwa 40 °C bis weit tber 1.000 °C fur Hochtemperatur-
prozesse, beispielsweise fir das Sintern von Refraktarmetallen oder von Hochleistungs-
keramiken. Der Endenergieeinsatz fur Prozesswarme wird fiir Deutschland auf etwa 1.600 PJ
geschatzt. Abwérme mit Temperaturen von >140 °C betrug im Jahr 2007 geschétzt 316 PJ,
weitere 160 PJ fallen im Temperaturbereich von 60 °C bis 140 °C an. Der Anteil an Abwarme
in den Temperaturbereichen von 40 °C bis 60 °C und von 25 °C bis 40 °C liegt mit ~260 PJ
bzw. 150 PJ in gleicher GroRenordnung [6].

Unabhéangig von der Prézision der auf Schéatzungen basierenden, oben dargestellten Zahlen
handelt es sich um gewaltige Energiemengen, die ungenutzt bleiben, die jedoch aufgrund des
grolRen Temperaturbereichs eine breite Palette an Energiewandlungsverfahren von der
Kompressionswarmepumpe bis zu keramischen Hochtemperaturspeichern bedienen kénnen. In
diesem Beitrag wird ber das Konzept der Sorptionswarmespeicherung zellular getragerter
Aktivkomponenten — Zeolithe und metallorganische Gerlstverbindungen (metal organic
frameworks; MOFs) — berichtet, deren molekulare Struktur und Wirkungsmechanismen bei der
Warmespeicherung und -transformation den Temperaturbereich zwischen 80 °C und 300 °C
begrenzen.
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2. Warmespeicherprinzip, Anforderungen und Konzept

Das Prinzip der Wérmespeicherung und -umwandlung tber Sorptionsprozesse beruht auf der
Reaktion zwischen polaren Molekilen (Adsorptiv) und der adsorbierenden Oberflache eines
Festkorpers (Adsorbens), Kondensations- und Hydratationsprozesse kommen hinzu. Als
Adsorptiv hat sich aufgrund seines stark polaren Charakters, gleichbedeutend mit einem hohen
Energieumsatz, sowie seiner einfachen Handhabung, Wasser bewahrt. Als technisch relevante
Adsorbentien konnen Salze oder pordse Festkorper mit starker Bindung zum Wasser
herangezogen werden [7-9]. Ein allgemeines Reaktionsschema ist in Abbildung 1 mit
zugehoriger Reaktionsgleichung dargestellt.

Energie speichern: Desorption

' - Kondensationswarme

Bindungswarme
. Verdampfungswarme

sensible Warme

Energie entnehmen: Adsorption

l - Verdampfungswarme

Bindungswarme
- Kondensationswarme
sensible Warme

Adsorbens + n HOg<==Adsorbens * n HyOgs) + q
(Salz, Zeolith + Wasserdampf <==> Sorptionskomplex + Wérme)

Abb. 1. Prinzip der sorptiven Warmespeicherung; Speicher laden (oberer Teil der Abbildung);
Warme entnehmen (unterer Teil der Abbildung); darunter: Reaktionsgleichung.

Wasser wird dabei in einem definiert feuchten Tragerluftstrom (Warmespeicheranwendungen)
oder im geschlossenen System bei niedrigem Partialdruck (Warmepumpenanwendungen) zu-
bzw. abgefiihrt. Im Verlauf der Reaktion von links nach rechts erfolgen die Teilprozesse, bei
denen Wéarme freigesetzt wird (Entladung). In umgekehrter Richtung erfolgt die Ladung unter
Zufuhr von Warme und Desorption des Wassers; diese Wéarme stammt idealerweise aus
solarthermischen Prozessen oder ist als Abwérme verfiigbar.

Fir Warmetransformationsprozesse, beispielsweise in adsorptionsbetriebenen Warmepumpen
zur Raumklimatisierung, wird die aufzubringende Verdampfungswarme des im Adsorptions-
schritt aufgenommenen Wasser ausgenutzt, s. Abbildung 1, unten. Diese zur Verdampfung des
Wassers bendtigte Energiemenge wird dabei unter Temperaturerniedrigung dem zu kihlenden
Raum entnommen.
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Die warmewandelnden Prozesse kénnen nicht losgeldst von der Zugéanglichkeit der inneren
Festkorperoberflache durch Wasser betrachtet werden, d. h., die Diffusionsgeschwindigkeit des
Wassers bestimmt die Lade- und Entladegeschwindigkeit des Warmespeichers wesentlich mit.
Zeolithe und andere nutzbare Adsorbentien sind in der Regel feinpartikuldre Pulver, die in einer
zu durchstrémenden Schiittung zu erheblichem Druckverlust und zur Limitierung von Stoff-
und Warmetransport fiihren. Ideal ware in diesem Zusammenhang eine Oberflache mit nur
wenigen Lagen des Adsorbens, die vom Wasser durch ein Transportporensystem erreicht
werden kdnnen. Transportporen bedeuten andererseits die Reduzierung von Adsorbensmenge
in einem definierten VVolumen. Daraus leiten sich fir ein effizientes Warmespeichermaterial
weitere Randbedingungen ab: die volumetrische Speicherdichte, hier die Menge an Adsorbens
auf einem Trager und die Zuganglichkeit Uber ein Transportporensystem mussen optimal
aufeinander abgestimmt sein, wobei fir Kalteanwendungen ein besonders schneller Transport
notwendig ist [7-9]. Hierflr bietet sich eine Kombination aus mikropordsen Adsorbentien, die
aktive Zentren aufweisen, und zellularen Materialen, die das Transportporensystem zur
Verfligung stellen, an. In der Vergangenheit hat es dazu zahlreiche Arbeiten gegeben, bei denen
Zeolithe als Adsorbentien mit Warmespeicherfunktion auf keramische Schaume aufgebracht
wurden [10]. Der Schaumtrager muss offenzellig sein, eine groRe Oberflache aufweisen, um
viel zeolithisches Material auf selbiger aufnehmen zu kdnnen und sollte tber eine sehr gute
Warmeleitfahigkeit verfugen. In Abbildung 2 ist das Konzept getragerter Adsobentien fiir die
Wérmespeicherung schematisch dargestellt.

Aktivschicht auf zellularem Tréger

t 2{___ )

\.w
P

Abb. 2. Konzept zellular getragerter Adsorbentien (schematisch); der offenzellige
Trégerschaum ist grau, die Aktivschicht ist blau dargestellt. Wasser muss die Aktivschicht
uber ein offenes Transportporensystem erreichen (thermische Entladung; Wérme wird
freigesetzt) bzw. verlassen (thermische Aufladung des Speichers; Desorption des Wassers)
kdnnen.



3. Werkstoffe
3.1  Tragerwerkstoffe

An den offenzelligen Tragerwerkstoff werden folgende Anforderungen gestellt: PorengréRRe
und —form mdissen den fluiddynamischen Anforderungen gerecht werden, seine Oberflache
muss flr die Anbindung der Aktivkomponente geeignet sein oder sich kompatibilisieren lassen,
er sollte nach Moglichkeit tber eine hohe Warmeleitfahigkeit verfiigen und kostengtinstig
herstellbar sein. Die kostengiinstigsten Tréger stellen keramische Schaume dar. Diese kdénnen
aus einer Vielzahl keramischer Ausgangsmaterialien nach einem Replika-Prozess mit
polymeren Schaumen, die als Porenschablone mit einem keramischen Schlicker beschichtet
und anschlieBend ausgebrannt werden, hergestellt werden. Ihre Porenweiten liegen im Bereich
von etwa 100 um bis hin zu einigen Millimetern. Prinzipiell lassen sich alle keramischen Pulver
in eine Schaumstruktur tUberfihren. Fir den technischen Einsatz sind nur wenige Werkstoffe
(Aluminiumoxid, Siliciumcarbid, Aluminiumnitrid) geeignet, wobei die Oberflachen solche
Sch&ume nicht selten chemisch modifiziert werden missen, um die Haftung ausreichender
Mengen an Aktivkomponente zu gewahrleisten. Details zu solchen Tragern sind in [11] sowie
in diesem Berichtsband [12] zu finden.

3.2  Aktive Komponenten

Als warmeumsatzaktive Komponenten werden hydrophile Sorbentien mit PorengrélRen im
Bereich der GroRe kleiner Molekiile wie Wasser (kinetischer Durchmesser: 2,7 A) eingesetzt.
Poren dieser GréRenordnung werden von Zeolithen und ihren Verwandten gebildet.

Zeolithe

Zeolithe sind porose Gerustsilikate, die aus eckenverkniipften TOs-Tetraedern aufgebaut sind.
T stellt dabei Aluminium, Silicium und Phosphor dar. Die klassischen Zeolithe bestehen aus
SiOs- und AlOs-Tetraedern. Wenn AlO4-Tetraeder am Zeolithaufbau beteiligt sind, entstehen
negative Ladungen im Zeolithgitter, die durch Kationen wie Na*, K* oder Protonen kompensiert
werden; diese Kationen sind frei beweglich und stellen die aktiven Zentren, im Falle der
Waérmespeicher-Zeolithe die Adsorptionszentren fur Wasser dar — hier erfolgt der
Wérmeumsatz. Sind POs-Tetraeder am Zeolithaufbau beteiligt, erfolgt die Kompensation der
dadurch positiven Gitterladung durch die gleiche Anzahl an AlOs-Tetraedern mit ihrer
negativen Gitterladung; solche als AIPOs bezeichneten Zeolithe weisen ladungsneutrale
Gerlste auf. Sind darlber hinaus SiOs-Tetraeder im Gitter eingebaut, handelt es sich um
SAPOs. Ihre Geristladung ist aufgrund der gleichen Anzahl an POs- und AlOs-Tetraedern
neutral, kann bei einem AlO4-Uberschuss jedoch auch negativ sein, was dann durch Protonen
kompensiert wird. Die Porenform und PorengrdRe der mehr als 200 strukturell verschiedenen
Zeolithe werden durch den kristallographischen Aufbau definiert [13, 14]. Um an die
Anwendung angepasste fluiddynamische Eigenschaften zu erhalten, werden die Zeolithe auf
keramischen Schaumen getrdgert. Dies kann a) tber ein dem bereits kristallisierten und
aufbereiteten  Zeolith zugesetztes Bindemittel, b) durch Direktkristallisation des
entsprechenden Zeolithtyps auf dem Trager unter Zugabe der ihn aufbauenden Komponenten
zum Synthesesystem oder c) durch teilweise Umwandlung des Tragers in den spéteren Zeolith
erfolgen [15-17]; letztgenanntes Verfahren fuhrt zu besonders guter Anbindung des Zeoliths an
den Tréger und geht mit hohen Wé&rmeubertragungsraten einher.
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Metallorganische Gerdstverbindungen (MOFs)

In neueren Arbeiten auf dem Gebiet der adsorptiven Warmespeicherung und adsorptions-
getriebener Wéarmepumpen fiir Klimaanwendungen wurde die Verwendung von metallorga-
nischen Gerlstverbindungen (engl.: metal organic frameworks) als Aktivkomponente demon-
striert, Tabelle 1, HKUST-1 und CAU-10. Vorteile einiger dieser Vertreter der noch recht
jungen Klasse offenporiger Gerustmaterialien sind: (i) eine vergleichsweise steile Wasser-
Adsorptionsisotherme, wodurch die Adsorptionskapazitat bereits bei niedrigen relativen
Luftfeuchten (10 % RH bis 25 % RH) effizient genutzt werden kann, (ii) eine ausreichend hohe
Adsorptionskapazitat und (iii) eine hohe Zyklenstabilitdt. Besonders eine steile Wasser-
Adsorptionsisotherme pradestiniert diese Materialien fiir die Warmespeicherung und fir die
Verwendung in Adsorptionswarmepumpen, also fir die Erzeugung von Kalte [18]. Durch
vergleichsweise niedrige Desorptionstemperaturen (typisch unter 200 °C) l&sst sich fiir die
Aktivierung der Speicherkomponente bzw. fur das Laden des Speichersystems (vgl. oberer Teil
in Abbildung 1 bzw. Reaktionspfeil von rechts nach links) solarthermisch erzeugte Wéarme
nutzen [19]. Abbildung 3 zeigt zwei computertomographische Rekonstruktionen zweier
Aluminiumoxidschdume mit unterschiedlichen Zellgré3en, die durch Direktkristallisation mit
einem MOF belegt wurden.

Abb. 3. Mittels Direktkristallisation mit dem MOF CAU-10 belegte Aluminiumoxidschaume;
Al203-Schaum mit einer ZellgroRe von 20 ppi (links) und 30 ppi (rechts); rot: Al.Oz-Schaum,
grin: MOF.

Die Abbildungen spiegeln den Einfluss der ZellgroRe auf die Beladung mit Aktivkomponente
wider: je kleiner die Schaumzellen (ppi bedeutet pores per linear inch) sind, also je groRer die
ppi-Zahl, desto mehr Aktivkomponente kann aufkristallisiert werden ; kleinere Schaumzellen
liefern groRere spezifische Oberflachen. Andererseits ist der Kristallisationsprozess
diffusionslimitiert und eine zu geringe RestzellgroRe beeinflusst die Diffusion des Adsorptivs
(hier: Wasser) negativ.

In Abbildung 4 ist beispielhaft ein MOF vom Typ MIL-101(Cr) auf einer Al,O3-Schaum-
oberflache dargestelit.
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Abb. 4. MIL-101(Cr) auf Aluminiumoxidschaum; Al.Oz-Schaum (links), rasterelektronen-
mikroskopische Ubersichtsaufnahme von MIL-101(Cr) auf Aluminiumoxidschaum (Mitte),
MOF-KTristalle auf Aluminiumoxidschaum — hohe Auflésung (rechts).

Ein wichtiger Parameter flr die effiziente Warmespeicherung und —wandlung ist der Anteil an
Aktivkomponente; dieser bestimmt die Speicher- bzw. Warmeumsatzkapazitat. In Tabelle 1
sind verschiedene Zeolith/Schaum— und MOF/Schaum-Systeme mit den bislang erreichten
volumetrischen Energiespeicherdichten aufgefiihrt. Bei Si-O-C handelt es sich um einen
polymerabgeleiteten Keramikschaum mit dem Zeolith LSX; der mit Zeolith 4A beladene
Kupferschaum wurde zum Vergleich mit aufgefiihrt, besitzt jedoch keine technische Relevanz.

Tabelle 1. Mikropordse Warmespeichermaterialien auf offenzelligen Schaumen und ihre
volumetrischen Speicherdichten [20].

Aktivmaterial Tragermaterial Anteil Aktivmaterial, | Energiespeicherdichte, kWh
Ma.% m
Zeolith 4A Kupferschaum 17,0 23,4
Zeolith LSX Si-O-C Schaum 60,0 99,1
HKUST-1 30 ppi Al.O3 12,5 26,0*
silanisiert
CAU-10 30 ppi Al.O3 41,5 58,8*

* maximale fur Kélteanwendung nutzbare spezifische Verdampfungswarme

Diese Werte, besonders bei einem hohen Anteil an Aktivmaterial, sind im Vergleich mit der
Speicherkapazitdt von Wasser als sensiblem Warmespeichermaterial vielversprechend: so
entspricht ein Volumen von 1 m3 Wasser, das von 10 °C auf 60 °C erhitzt wird, einer
Warmemenge von 58 kWh, wobei das Tara-Behdltervolumen und das Volumen eines
geeigneten Isolationsmaterials nicht beriicksichtigt sind. Hinzu kommt, dass die Speicherung
im aktivierten Zeolithmaterial solange aufrechterhalten werden kann, bis wieder aktiv Wasser
zugefuhrt wird. Die gespeicherte fiihlbare Wéarme eines Wasserspeichers hingegen nimmt trotz
Isolierung des Behélters mit der Zeit ab; gute Isolierung ist hier ein Kostenfaktor.

Zusammenfassung

Ein bedeutender Beitrag zur Reduzierung des Primérenergieverbrauchs und somit zur
Minderung des Ausstolles des Treibhausgases CO. kann durch die Speicherung und
Transformation von Abwérme und von solarer Warme geleistet werden. Dazu werden fiir den
jeweiligen Temperaturbereich und die jeweilige Speicherdauer malRgeschneiderte Speicher-
systeme bendtigt. Fur den Bereich mittlerer Temperaturen, etwa von 80 °C bis 300 °C, bieten
sich Zeolithe als Aktivkomponenten an; fir Warmepumpenanwendungen sind MOFs
vielversprechende Kandidaten. Um einen effizienten Stoff- und Wérmeaustausch zu gewahr-
leisten, ist jedoch ihre Trégerung — Zeolithe und metallorganische Geristverbindungen fallen
nach ihrer Synthese als Pulver an — auf porésen Werkstoffen mit einstellbarer Oberflachengrofie
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und Durchstrombarkeit notwendig. Hierfir eignen sich prinzipiell keramische Schaume, die in
grolRer Werkstoffbreite nach dem Replika-Verfahren hergestellt werden koénnen. Fur den
optimalen Einsatz dieser Schdume ist es jedoch notwendig, solche Eigenschaften wie
Festigkeit, Warmeleitfahigkeit, Durchstrombarkeit und Beladung mit Aktivkomponente zu
verbessern. Erst die Kombination dieser verschiedenen Eigenschaftsgruppen erlaubt es, diese
neuartigen Warmespeicher- und Warmetransformationswerkstoffe effizient einzusetzen. Dazu
sind disziplinubergreifende Forschungsverbiinde notwendig; allein mit einer Optimierung
einzelner Grolken wird es nicht getan sein.
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= Keine Biegeoperation (horizontaler Prozess)

" Keine offene Wasserkulhlung

~  Eigenschaftsverbesserung durch ausreichend Warmumformung mdglich
~ Unempfindlich gegeniber Begleitelementen

~ Seigerungsarm

HSD®-Stahl, optimierter TWIP-Stahlim Legierungssystem Fe-Mn-Al-Si r SALZGITTER
MANNESMANN
Anlagentechnik: Schema Versuchsanlage (TU Claust.) PO ENe
Induktionsofen
: Multirollen-
Gie- Glatteinheit Locper
maschine i Ol
wOOOWWMMW
Treiberrolle Rollgang
Primérkthlung Sekundarkiihlung |
Inertisierung (Ar,Ar / CO,)

GielRband, Multirollen- Rollgang
Seitenbegrenzungen Glatteinheit
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HSD®-Stahl, optimierter TWIP-Stahlim Legierungssystem Fe-Mn-Al-Si ( SALZGITTER
MANNESMANN
Anlagentechnik: Schema BCT®-Pilotanlage (Peine) sl

Pfanne

(im Keegbéngend) inertisierter Bereich Looper SMS

SIEMALG

SMS group

GieRBmaschine Ausgleichszone
Schere

N =

.t 'r"-lo'bo—om

-~ Kuhlwasserbehalter

Verteiler —Stapeln ___
3-Rollen-Glattsystem )
Léngsruhrer
Argon-Rechen (elektromagnetisch) ﬂ
Querriihrer (elektromagnetisch) Abtransport
60m
Band-Dimension: 15 x 1000 mm
HSD®-Stahl, optimierter TWIP-Stahlim Legierungssystem Fe-Mn-Al-Si r SALZGITTER
‘ MANNESMANN
Mechanisch - technologische Eigenschaften POREIMINE
' Dehngrenze Ry, [MPa]: 620  (900...1100)
~ Zugfestigkeit R, [MPa]: 1000  (1150...1350)
“ GleichmaRdehnungAy [%]: 45
“ BruchdehnungAg, [%]: 50 (30...17)
' E-Modul [GPa]: 180
y § 0.36 Stilisierter B-Saulen Ful
) n-Wert [-]: ’ HSDe-Stahl; 1.5mm
s [: 0.75,1.0,1.0 (I, q, d)

-, Warmeleitfahigkeit [W/(K-m)]:  12: bei RT; 24: bei 1000°C

~, Warmeausdehnung[10-6-K-1]: 23.5 (mittel 20°C - 1000°C)
~, Dichte [g/cm3]: 7.4
Geschickte Kombination von Chemische Zusammensetzung:
Kaltwalzen und W&rmebehandlung “  Mangan: 15 9%

" Kohlenstoff: 0.7 %
~  Aluminium: 25%
= Silicium: 25 %

Mechanische und technologische Eigenschaften
je nach Kundenbedarf variabe! einstellbar
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HSD®-Stahl, optimierter TWIP-Stahlim Legierungssystem Fe-Mn-Al-Si r‘ SALZGITTER

MANNESMANN

Untersuchungsschwerpunkte POPEIAIe

"> Oberflachentechnik:

~

-~ Umformtechnik:

Y Verzinkbarkeit

1 Zwischenschicht gegen Flissigmetallverspré

1 Vergleich mit anderen F
“ Ruckfederung
1 Spannungsrisskorrosi

Bauteilbild:

- Fugetechnik:
Y Widerstar k
Neuer Stand der Technik
“ Laserstrahlschweilen
Y MSG-SchweilRen (Drahtentwicklung, ..)
' Mechanisches Fugen 7
- Bauteil- und crashrelevante Eigenschaften: ol \\ _
ry T "‘.
o e B
HSD®-Stahl, optimierter TWIP-Stahlim Legierungssystem Fe-Mn-Al-Si r SALZGITTER
N MANNESMANN
Vorserien-Entwicklungsprojekte I
Sitzseitenteil Turaufpralltrager StoRfangerquertriager
(front/heck end)
HSD®600 HSD®1100 HSD®600
Partner: VolkswagenAG AudiAG,A7 Kirchhoff Automotive
Ergebnisse: " 30% Gewichtsreduzierung & 17 % Gewichtsreduzierung 20 % Gewichtsreduzierung
mit Seriengeometrie mit Seriengeometrie moglich
> 37 % Gewichtsreduzierung "> Bauteilintegration
mit angepasster Geometrie maoglich
Quelle: SCT2014 SCT2014 I1AA2013
i v M. Otto, R E?::‘r 9 Bruckner 5 o : M Schnelder M (3:;% p'in?;:g;gfornew Hannover Messe 2014
potentnal for complex parts. ‘IWIP steels i ln automotive car body crash systems. | ZB 201 4




HSD®-Stahl, optimierter TWIP-Stahlim Legierungssystem Fe-Mn-Al-Si r SALZGITTER
N 5 MANNESMANN

Zusammenfassung FORSCHUNG

Ein Unternehmen der Salzgitter Gruppe

> Streckgrenzenbereich bietet Einsatzmdglichkeiten
fur crashrelevante Bauteile

Kalt nachgewalzte HSD®-Stahle mit erhdhten Dehngrenzen
kénnen pressgehartete Bauteile substituieren

Substitution eines Harteprozesses
durch die Nutzung des enormen Verfestigungspotentials

< Bauteilintegration von zwei oder
mehreren Bauteilkomponenten
zu einem Bauteil denkbar

Reduzierung der notwendigen
umformtechnischen Fertigungsschritte méglich

Ansprechpartner HSD®-Stahl:
Salzgitter Mannesmann Forschung GmbH
Dr.-Ing. Manuel Otto, M.Sc.

SALZGITTERAG

B AT
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Thermoelektrika — eine Herausforderung fiir Chemie, Physik und
Materialwissenschaft

O. Oeckler
Universitat Leipzig
Fakultat fir Chemie und Mineralogie
Institut fir Mineralogie, Kristallographie und Materialwissenschaft

Thermoelektrika kénnen Wé&rme direkt und reversibel in elektrischen Strom umwandeln. Sie
werden daher mit Blick auf die Nutzung von Abwarme weltweit viel diskutiert, wenngleich die
Effizienz oft noch gering ist. Die Materialoptimierung ist eine grof3e Herausforderung, da
scheinbar unvereinbare physikalische Eigenschaften gleichzeitig vorliegen mdissen. Der
thermoelektrische Effekt (Seebeck-Effekt) ist bei Materialien mit niedrigen Ladungstrager-
konzentrationen besonders ausgepragt. Diese haben naturgeméal geringe elektrische Leit-
fahigkeiten, sodass nur tiber die Ladungstragermobilitat eine gewisse Optimierung moglich ist.
Materialien mit hohen thermoelektrischen Giitefaktoren ZT = S2 6 T / k bendtigen neben hohen
Seebeck-Koeffizienten S auch hohe elektrische Leitfdhigkeiten o. Diese bedingen aber auch
einen hohen elektronischen Anteil der Wéarmeleitfahigkeit k (Wiedemann-Franz-Gesetz),
wobei aber uber deren phononischen Anteil eine Optimierungsmaglichkeit besteht. Dies flhrt
zu PGEC (phonon glass — electron crystal) Materialien, in denen Realstruktureffekte oder
Hrattling atoms® eine erhdhte Phononenstreuung bedingen. Neuerdings werden PLEC (phonon
liquid — electron crystal) Materialien viel untersucht, in denen mobile Atome diesen Effekt
weiter verstarken. Die fundamentalen physikalischen Zusammenhange, die der Optimierung
von Thermoelektrika entgegenstehen, gelten vor allem fur ideale Einkristalle. Fehlordnung und
Realstruktureffekte von der atomaren Ebene bis hin zum Geflige bieten daher einzigartige
Madglichkeiten, insbesondere wenn auch mehrphasige Systeme mit nanokristalliner
Gefligeausbildung oder mit Nanoprazipitaten ein einer in sich ebenfalls fehlgeordneten Matrix
vorliegen.

Nanostrukturierte Telluride gehdren zu den effizientesten Thermoelektrika. In chemisch
homogenen Systemen kdnnen nanoskalige Doméanenstrukturen durch unvollstdndig ablaufende
Phasenumwandlungen Symmetrieerniedrigung erzeugt werden, wobei Leerstellen und
Mischkristallbildung eine entscheidende Rolle spielen. Temperaturabhangige Struktur-
anderungen am Beispiel von Germaniumantimontelluriden (GeTe)nSb2Tes (GST-Materialien)
und verwandten Verbindungen geben einen Einblick in komplexe Ordnungsmechanismen.[1]
Viele dieser Verbindungen haben Hochtemperaturphasen mit NaCl-Strukturtyp, wobei Ge, Sb
und Leerstellen die Kationenposition zufallig-statistisch besetzen. Beim Abkuhlen ordnen diese
Leerstellen schichtartig aus und bilden beim schnellen Abkuhlen pseudokubische
Doménenstrukturen, die wie auch die Hochtemperaturphase gute thermoelektrische
Eigenschaften aufweisen. Dies gilt jedoch nicht fur langreichweitig und langperiodisch
ausgeordnete Leerstellenschichten, die als Van-der-Waals-Licken in Verbindungen mit
Schichtblocken vorliegen. Es gilt daher, zu weitgehende Leerstellenausordnung zu vermeiden.
Dies kann durch den teilweisen Ersatz von Ge?" durch Li* erfolgen, wobei die Leerstellen
zunehmend geflllt werden. Daraus erhadlt man thermodynamisch stabile, stark fehlgeordnete
Strukturen. Dabei besteht der weitere Vorteil, dass die Li-Atome schon wenig oberhalb der
Raumtemperatur eine ausgepragte Dynamik im Sinne von lonenleitung aufweisen, wie
Festkorper-NMR-Spektren (motional narrowing) und inelastische Neutronenstreuung zeigen.
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Eine Reihe weiterer Substitutionsexperimente eréffnen Zugénge zur Steuerung von Leerstellen-
konzentration und -verteilung und (iber die Anderung von Phasenumwandlungstemperaturen
auch der Nanostruktur. Durch Beeinflussung der chemischen Bindung kdnnen auch die
elektronischen Eigenschaften gesteuert werden. Neben dem partiellen Ersatz von Te durch Se
[2] bewirkt u.a. auch die Substitution von Ge durch Sn [3] oder Cd [4] bzw. von Sb durch In
[5] in bestimmten Temperaturbereichen eine deutliche Verbesserung. Da oft multindre Systeme
mit Atomen adhnlicher Ordnungszahl vorliegen, ist resonante Rontgenbeugung eine ideale
Methode zur Bestimmung der Atomverteilung.

GST-Phasen sind auch vielversprechende Komponenten von chemisch heterogenen Systemen,
in denen idealerweise nanoskalige Prézipitate in einer intrinsisch ebenfalls grenzflachenreichen
Matrix vorliegen. Um Struktur-Eigenschaftsbeziehungen gut untersuchen zu konnen, ist es
vorteilhaft, wenn die beiden Phasen unterschiedliche Zusammensetzungen und geringe
gegenseitige Loslichkeiten haben. Dies ist bei Cobaltgermanid-Prézipitaten in GST-Material
realisiert, wo Nanostrukturen kaum zur Vergroberung neigen, da die Matrix praktisch kein
Cobalt 16st. Durch solche komplexen Modifikationen kdnnen die ZT-Werte deutlich gesteigert
werden.[6] Ein weiterer Effekt ist die deutlich verbesserte mechanische Stabilitdt der
Materialien. Daher konnen feinverteilte Ausscheidungen selbst dann sinnvoll sein, wenn sie die
Transporteigenschaften nicht beeinflussen. Bei GST mit Prazipitaten im Skutterudit-Typ
(Varianten von CoShz) [7] werden zwei gute Thermoelektrika kombiniert. Um die
Kristallstrukturen von Prazipitaten aufzuklaren, wurde mikrofokussierte Synchrotronstrahlung
in Kombination mit Transmissionselektronenmikroskopie verwendet, wobei Einkristall-
datensatze bin submikrometergrofRen Kristallen erhalten werden kénnen.

Die Situation in heterostrukturierten Materialien wird komplexer, wenn sich die Komponenten
gegenseitig dotieren. Wenn man z. B. Kupfertellurid-Préazipitate in GST-Materialien erzeugt,
wird — ahnlich zur Substitution mit Li* —auch Cu* in die Matrix eingebaut und beeinflusst so
auch deren Leerstellenkonzentration und damit die intrinsische Domanenstruktur. So
resultieren Thermoelektrika mit sehr guter Zyklisierbarkeit und Langzeitbestandigkeit trotz
komplexer Phasenumwandlungen und Phasengleichgewichte, die sehr hohe ZT-Werte
erreichen. Um die elektrische Leitfahigkeit moglichst wenig herabzusetzen, sind heterogene
Systeme mit endotaktischer Verwachsung der unterschiedlichen Phasen besonders interessant.
Solche liegen zum Beispiel bei Kompositen im System Sn/In/Te vor, wo In-reiche Prézipitate
mit Defekt-Zinkblende-Strukturtyp in eine Sn-reiche Matrix mit NaCl-Strukturtyp
eingewachsen sind.

Den scheinbar intrinsischen Problemen der ZT-Optimierung kann also dadurch begegnet
werden, dass man zu komplexen fehlgeordneten und heterogenen Materialien ibergeht und
ideale Kristalle“ vermeidet. Dabei wird die Langzeitstabilitit immer besondere
Aufmerksamkeit verdienen mussen.

[1] T. Rosenthal, M. N. Schneider, C. Stiewe, M. Dédblinger, O. Oeckler, Chem. Mater. 2011, 23, 4349 — 4356.
[2] T. Rosenthal, P. Urban, K. Nimmrich, L. Schenk, J. de Boor, C. Stiewe, O. Oeckler, Chem. Mater. 2014, 26,
2567-2578.

[3] T. Rosenthal, L. Neudert, P. Ganter, J. de Boor, C. Stiewe, O. Oeckler, J. Solid State Chem. 2014, 215, 231 —
240.

[4] S. Welzmiller, F. Fahrnbauer, F. Hennersdorf, S. Dittmann, M. Liebau, C. Fraunhofer, W. G. Zeier, G. J.
Snyder, O. Oeckler, Adv. Electron. Mater. 2015, 1, 1500266.

[5] T. Rosenthal, S. Welzmiller, O. Oeckler, Solid State Sci. 2013, 25, 118 — 123.

[6] F. Fahrnbauer, D. Souchay, G. Wagner, O. Oeckler, J. Am. Chem. Soc., 2015, 137, 12633-12638.

[7] F. Fahrnbauer, S. Maier, M. Grundei, N. Giesbrecht, M. Nentwig, T. Rosenthal, G. Wagner, G. J. Snyder, O.
Oeckler, J. Mater. Chem. C 2015, 3, 10525-10533.
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Pordse Keramiken: von der Herstellung zur Applikation

T. Fey
Friedrich-Alexander-Universitat Erlangen-Nirnberg
Technische Fakultat

— FRIEDRICH-ALEXANDER
T

= _= UNIVERSITA!
=== CALANGEN-NURNDBERG

o

Summary sheets

e Processing of porous ceramics
* Replica process
« Slurry and template based

« Organic template (e.g. polyurethane
reticulate foam)

« Complex debinding and sintering
process (mass rate debinding)

« Open-Cell pores, up to 95% P.

o Sacrifical template

« Amount of template, size, shape and
dimension effects processing and
properties

« Common way for porous ceramics

« Most closed-cell Pores, up to 80% P.

e Processing of porous ceramics
e Direct foaming

« Gas incorporation by stirring
ceramic suspension

« Complex foaming process
« Most closed-cell pores.

e 3D-Printing
« Layer by Layer printing technique
directly with ceramic powder
« Complex CAD designed structures
possible

« Grain size and distribution mainly
effects microstructure and properties

3D-printed structure Porous strut
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Summary sheets

e Characterization
o Porosity
o strut (psyy), geometrical (pgeo) density
« Relative Density pre = pgeo / Pstrut
o Porosity P =1 - p
« Porous material: P >60%, p. < 0.4
« He-pycnometrie method

« Mercury intrusion method

o Microstructure (UCT) . : %
« 3D tomography of microstructure
« Quantitive analysis regarding ’if
cell and strut size distributions bl e,
« Provides data for FEM-analysis i :ﬁ‘:'“‘“;“'m 5

e Characterization
e Mechanical properties
« Compression test (load based)
« Impulse excitation
« Ultrasonic runtime

e Thermal properties
« Hot disc method
« Hot wire method
« Laserflash method
« Dilatometry
« DSC and TGA

) et i o con—

Netzsch, 2015

Pordse Keramiken: von der Herstellung zur Applikation™, 07.09.2017, 16. SoKu Werkstoffe und Figen, OvGU. Magdeburg, Dr. Tobias Fey, tobias fey@fau.de
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Summary sheets

e Properties

o Mechanical properties Af‘:ﬁ
1=
p* £ 120
— 1__ g 140 52. P
Es s E* exp bP _ E* exp ( p_,,.) Z- o op = 278,99 - exp™ 0527
|
2=c (%) :
SR Cz 2 20 L . ée
ES ps ’ 0 0 ) » 40 00
Porosity (%)

» Gibson and Ashby Model for porous foams
Foam property = C, * (solid property) * (p./ps)";

o Fracture toughness Compressive strer}%h

— (p.\*"? p
KIC — Clo'fs L (—*) o-f(.' - CZO-fS (_x:)
Ps Ps

e Properties
» Mechanical properties 150
« Influence of cell size

i
E 0.751 }{’ LI ¢ B
f

1 2 3 4 5
Coell Size (mm)
Brezny et. al., 1990

e Thermal properties

« Depending on pore orientation,
form and pore size

s aB N
—

« Depending on strut properties

Thermal conductivity (W /mK)

« Depending on pore perculation

- 1_ vd : 0 " » » ‘ “ » ©
Af'n = leff 1 + vd Porosity (%)

Porose Keramiken: von der Herstellung zur Applikatio
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Summary sheets

e Properties Microstructure
o Pore network

ir
o

‘

i
o0 f

100 0 100 200 M0 400 KO O 0 KO WO 00

10ppi (high resolution)
Length of Segment [um]

Fey et al_, 2015

e Applications
o Catalysis

Biomedical

¢, 200

1ol I

www.ivanpahsolar.com/photos-and-videcs

vohmatric receiver

tube recetver

*
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Qualitatssicherung in einer Lohnhéarterei
Mehr als die werkstofftechnische Prifung
warmebehandelter Bauteile

K. Schilling

Hanomag Hartol Lohnharterei GmbH,
Betriebsstatte Gommern

Kurzbeschreibung

Die Hanomag Lohnhdarterei Unternehmensgruppe ist ein fihrender Dienstleister im Bereich der
Warmebehandlung von metallischen Werkstoffen mit einem umfassenden Leistungs-spektrum.
Mehrere Standorte bundesweit sowie ein Standort in Polen (Abb. 1) stellen sich den
Anforderungen eines vielfaltigen Kundenstammes aus den Branchen Maschinen-, Anlagen-
und Apparatebau sowie Automobilindustrie. Allen gemein ist die Forderung nach einwandfrei
bearbeiteten Auftrdgen / Bauteilen. Zur Gewadhrleistung dieses Ziels sind diverse
organisatorische und technische MalRnahmen beginnend in der Auftragsvorbereitung, tUber die
Auftragsbearbeitung bis hin zur Auftragsprifung und Rucklieferung an den Kunden
erforderlich. Im Vortrag soll anhand von Beispielen aus einer Lohnhérterei verdeutlicht werden,
wie dieses Ziel in der betrieblichen Praxis verfolgt wird.

Hannover .Berlin .Puznan
L4 o Gommern
.Wernigemde
Gevelsberg
[ ]
I Hanomag Hartecenter GmbH I Seehafer
Holding GmbH & Co. KG
Abb. 1: Standorte der Hanomag Lohnhérterei Abb. 2: Hanomag Hértol Lohnhéarterei GmbH,
Unternehmensgruppe Betriebsstatte Gommern, Werk |

Die vordergriindige Aufgabe der Qualitatssicherung besteht in der Uberpriifung der erzielten
Ergebnisse der warmebehandelten Auftrage / Bauteile. I.d.R. erfolgt diese Uberpriifung durch
die Ermittlung von werkstofftechnischen Kennwerten, die belegen, dass die Warmebehandlung
zum gewinschten Ziel geflihrt hat. Hierzu werden Harteprifungen in den verschiedenen
Verfahrensvarianten zur Prifung der Oberflachenhérte oder der Kernhérte herangezogen.
Ebenso gehdren metallografische Untersuchungen und die Ermittlung von Nitrierhédrte- und
Einsatzhartungstiefen zu den taglichen Prifaufgaben.
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Die ermittelten Prifergebnisse dienen nicht nur als Beleg gegentiber dem Kunden z.B. in Form
eines Prufprotokolls, dass die gewtinschte Warmebehandlung ordnungsgemal durchgefiihrt
wurde, sondern sind wichtige Rickmeldungen fur die Fertigung. So erfolgt bspw. beim
Nitrocarburieren mit nachfolgender Oxidation (Abb. 3) von Serienbauteilen nicht nur die
direkte Uberwachung der Anlagen- bzw. Ofenparameter wahrend der Durchfiihrung der
Warmebehandlung. Die ermittelten Ergebnisse der metallografischen Untersuchung (Abb. 4)
geben Aufschluss dartiber, ob in den Warmebehandlungsprozess der nachfolgenden
Ofencharge ggf. korrigierend einzugreifen ist, um die Sollvorgaben sicher zu erreichen.

Einbettmittel

Abb. 4: lichtmikroskopische Aufnahme eines metallografischen Schliffs eines nitrocarburierten Bauteils
mit Ergebnissen der Schichtdickenmessung fiir die Verbindungsschichtdicke,
Anteil des Porensaums sowie der Oxidschichtdicke

Insbesondere Félle, in denen die VVorgaben des Kunden nicht erfullt werden konnten, zeigen,
dass die Aufgaben der Qualitatssicherung Uber das beschriebene Prifen hinausgehen.
Mitarbeiter der Qualitatssicherung, die diese Falle betreuen, gewinnen Einblicke in alle
Bereiche der Lohnhérterei und setzten sich mit Fragen zu betrieblichen Abldufen auseinander,
die vom Einkauf bis hin zur Qualifikation von Mitarbeitern reichen.

Aber auch bei der Ausarbeitung von Angeboten, Erstellung von Machbarkeitsanalysen bzw.
bei der Umsetzung von Neuauftragen ist die Mitwirkung der Qualitatssicherung unerlésslich.
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Ersetzt Kleben das Schweil3en?

N. Mitzschke, S. Juttner
Otto-von-Guericke-Universitat Magdeburg
Fakultat fur Maschinenbau
Institut fur Werkstoff- und Fugetechnik

Abstract

Das Kleben wird als die Schliisseltechnologie des 21. Jahrhunderts angesehen. Daflr sprechen
viele Griinde, die das Kleben als Technologie von anderen Fugeverfahren abgrenzen. Eine
besondere Eigenschaft, die mehr und mehr an Bedeutung gewinnt, ist die Fahigkeit, nicht nur
artgleiche Werkstoffe, sondern nahezu alle Materialien miteinander zu verbinden. Eine weitere
wichtige Besonderheit, die in dieser Art und Weise nur die Klebtechnik bietet, ist die Fahigkeit
Werkstoffe zu fligen ohne deren Eigenschaftsprofil nachhaltig zu veréndern. Dies ist ein
entscheidender Vorteil gegeniiber dem Schweil’en oder Léten, die immer mit einem Warme-
eintrag verbunden sind, sowie gegentiber dem Nieten oder Schrauben, die immer auch eine
Beschadigung der Fugeteile nach sich ziehen.

Der Automobilbau als wesentlicher Treiber innovativer Fiigetechnologien, hat ebenfalls das
Potenzial der Klebtechnik fur sich entdeckt. Durch die zunehmende Mischbauweise steht der
automobile Leichtbau als Paradebeispiel fur die Verknlpfung der Klebtechnologie mit
etablierten Fugeverfahren. Durch diese Hybridisierung der Fligeverfahren lassen sich Prozesse
optimieren, Taktzeiten verkirzen, Fahrzeuggewichte reduzieren und somit Ressourcen
einsparen.

Trotz des stetig steigenden Einsatzes von Klebstoffen, werden dessen Einsatzmdglichkeiten oft
nach dem Trail-and-Error Prinzip erprobt. Die Beriicksichtigung in Normen oder Regelwerken
ist immer noch stark eingeschréankt. So werden heute in nur wenigen Fallen Klebeverbindungen
anhand von Normen geplant und umgesetzt. Die zukinftigen Mdglichkeiten der Klebtechnik
werden somit noch unterschatzt.

Fir weitere Informationen zum Thema wenden Sie sich bitte an:
Prof. Dr.-Ing. Sven Jittner

Tel.: (0391) 67-58613

eMail: sven.juettner@ovgu.de

oder

M.Sc. Niels Mitzschke

Tel. : (0391) 67-52436
eMail : niels.mitzschke@ovgu.de
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Methodisch-Diagnostisches Zentrum Werkstoffpriifung e.V.
ein Kooperationspartner der Otto-von-Guericke-Universitat

Kompetenzen

- Zerstorungsfreie Priifung
- Pulvermetallurgie

- Korrosionsforschung

- Fugen

- Schadensfalluntersuchungen

Das Methodisch-Diagnostische Zentrum Werkstoffpriifung e. V. ist ein gemeinniitziger
Verein zur Forderung von Wissenschaft und Forschung auf dem Gebiet technischer Werk-
stoffe.

Wir erforschen die Zusammenhénge zwischen der Struktur der Werkstoffe und ihren Eigen-
schaften.

Jéhrlich richtet das MDZ ein wissenschaftliches Forschungsseminar aus, auf dem die
wichtigsten Ergebnisse des vergangenen Jahres vorgestellt und diskutiert werden. Der Besuch
dieser Veranstaltung ist kostenlos und steht jedem Interessenten offen. AuBlerdem stehen die
Vortrage auf den Internetseiten des Vereins unter www.mdz.ovgu.de bereit. Anlésslich dieses
Forschungsseminars wird der Absolventenpreis des MDZWP vergeben.

Uber eine Zusammenarbeit mit [hrem Unternehmen wiirden wir uns sehr freuen!

MDZ WPe. V.

c/o Otto-von-Guericke-Universitdt Magdeburg, Postfach 4120, D - 39016 Magdeburg
Tel./Fax: (0391)67-54583/69 E-Mail: mdz-werkstoffpruefung@ovgu.de
Vorstandsvorsitzender: Ggschéftsﬁihrer: o

Prof. Dr.-Ing. habil. G. Mook Dipl.-Phys. A. H. Hilbig
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Der Programmierte-Verformungs-Riss-Test als Instrument
zur Erzeugung von Probenkdrpern mit definiertem
Heil3rissauftreten

M. Dieckmann, M. Zinke, S. Paczulla, S. Juttner
Otto-von-Guericke-Universitat Magdeburg
Fakultét fur Maschinenbau
Institut fur Werkstoff- und Fugetechnik

Dieser Beitrag stellt Ergebnisse aus Versuchen vor, in denen die Anwendbarkeit des
Programmierten-Verformungs-Riss-Tests (PVR-Test) nach DIN-Fachbericht 17641-3 zur
Fertigung duBerlich rissfreier, mit inneren Heilrissen behafteter Probenkdrper untersucht
wurde. Zunéchst wurde eine Kkritischen Langsverformungsgeschwindigkeit vir im konventio-
nellen PVR-Test bestimmt und im Anschluss modifizierte PVR-Tests mit variierten konstanten
Langsverformungsgeschwindigkeiten durchgefihrt, mit dem Ziel, ein definiertes Heilriss-
aufkommen in der Schweil3raupe zu generieren. Die Detektion der erzeugten Heilrisse, erfolgte
anhand metallographischer L&ngsschliffe. Ergdnzend wurden die Schweiungen zerstérungs-
frei mittels Computertomographie (CT) gepruft. Die Ergebnisse zeigen, dass eine gezielte
Steuerung der Heilrissauspragung maoglich ist und metallographische Langsschliffe zur
Charakterisierung der unter den vorliegenden Versuchsbedingungen generierten Heifriss-
auspragung herangezogen werden konnen. Dariber hinaus konnten Einsatzgrenzen fir die
zerstorungsfreie Prufung mittels CT definiert werden.

1 Einleitung

Die DIN EN ISO 5817 regelt die Zulassigkeit von Unregelmé&Rigkeiten im Bereich des
Schmelzschweiens. Im Fall von Mikrorissen ist die Zulassigkeit fir die Bewertungsgruppen
C und B jedoch nicht eindeutig definiert. Sie ist laut DIN abhangig vom Grundwerkstoff und
dessen Rissanfélligkeit [1]. Ein Bezug auf tatsachlich vorliegende Betriebsbeanspruchungen ist
jedoch nicht gegeben.

Im Bereich fossiler Kraftwerke treten bspw. auf Grund der zunehmenden Flexibilisierung und
Wirkungsgradsteigerung komplexe thermo-mechanische Wechselbeanspruchungen auf.
Derartige Beanspruchungen machen den Einsatz von Werkstoffen mit guten Hochtempera-
tureigenschaften notwendig. Ein mdglicher Kandidat ist die Nickelbasislegierung alloy 617 (B).
Diese kann jedoch wie viele andere Werkstoffe in Abhé&ngigkeit der Bauteilkonstruktion und
der SchweiRparameter zum Auftreten von Hei8rissen unterschiedlicher Art und Auspragung
neigen.

HeiRrisse werden dabei unterschieden in Erstarrungsrisse (ER), Wiederaufschmelzrisse (WAR)
und Risse durch Verformbarkeitsabfall des Werkstoffes (auch als Ductility Dip Cracks (DDC)
bezeichnet). Wahrend ER oft bereits an der Oberflache der Schweilnaht sichtbar sind, treten
WAR und DDC eher unter der Werkstoffoberflache auf [2]. Letztere weisen dabei Abmes-
sungen auf, die in die Kategorie Mikrorisse eingeordnet werden kénnen und deren Zuldssigkeit
bzw. Unzuldssigkeit unter Betriebsbedingungen nicht eindeutig geklart ist.

Zur Bewertung der Heilrissneigung eines Werkstoffes kommen unterschiedliche HeiRrissprif-
verfahren zur Anwendung. In den nachfolgend vorgestellten Untersuchungen zur definierten
Heilrisserzeugung wurde der Programmierte-Verformungs-Riss-Test (PVR-Test) eingesetzt.
Dieser zahlt zu den Heilrissprifverfahren mit fremdbeanspruchten Proben. Er ermdglicht die
Generierung der zuvor genannten Heil3rissarten sowie die quantitative Charakterisierung der
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Heilrissanfalligkeit des jeweiligen Prufwerkstoffes auf Basis des fur jede Heil3rissart ermittel-
baren HeiRrisskriteriums, der kritischen Langsverformungsgeschwindigkeit v [3, 4].

Zur Bildung des HeiRrisskriteriums muss zunéchst die Lage des 1. Heilrisses an der Proben-
oberflache entlang der SchweiRraupe bestimmt werden. Hier wird der Riss, der bei 25-facher
VergroRerung unter dem Stereomikroskop detektierbar ist, herangezogen [4]. Bei Langsver-
formungsgeschwindigkeiten unterhalb v treten demnach keine Oberflachenrisse auf.
Metallographische Untersuchungen zeigen jedoch ein erhebliches Rissauftreten im Inneren der
SchweiBraupe und des Grundwerkstoffes, wobei die Auspragung der Risse von der extern auf-
gebrachten, linear ansteigenden Langsverformungsgeschwindigkeit vpvr beeinflusst wird.

Die zerstorende Prufung hat allerdings zum einen den Nachteil, dass die aus den PVVR-Proben
entnommenen Probenk6rper mit heilirissbehafteten SchweiRraupen in Folgeversuchen zur
Untersuchung des Festigkeits- und Bruchverhaltens unter Wechsellast nicht mehr verwendet
werden kénnen. Zum anderen kann die Auswertung der generierten Risse nur in der jeweiligen
Schliffebene erfolgen. Um Kenntnis tber die raumliche Gestalt der auftretenden Risse zu
erhalten, besteht der Ansatz darin, Probenkorper mit heilrissbehafteten Schweiliraupen zu
erzeugen und die Heilrisse im Anschluss mittels CT-Prufung zerstérungsfrei nachzuweisen.
Besonderes Interesse gilt hierbei der Ermittlung von Anwendungsmdglichkeiten und -grenzen
der CT-Prifung als zerstorungsfreies Prifverfahren, hinsichtlich moglicher Durchstrahlungs-
dicken der Probenkérper und der in diesem Zusammenhang nachweisbaren geringsten
Rissgrofien.

2 Versuchsbeschreibung

2.1  Programmierter-Verformungs-Riss-Test

Der PVR-Test als Heil3rissprifverfahren mit fremdbeanspruchten Proben wird zur quantitativen
Charakterisierung der HeiRrissanfalligkeit eines Werkstoffes durch Ermittlung eines Heil3riss-
kriteriums in Form einer kritischen Langsverformungsgeschwindigkeit vk herangezogen [3, 4].
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Bild . A) Auahmebereich der PR -400/400; @ WIG-Schweilbrenner, @ Schweilizusatz-
werkstoffzufiihrung, ® Zugzylinder (Loslager — Aufbringung vevr), @ PVR-Probe,
® Zugzylinder (Festlager). B) PVR-Probe; © Einspannungen (5355J2), @ PVR-Probenkdrper

(Alloy 617 (B)).

Im Versuchsfeld des Instituts fir Werkstoff- und Fugetechnik  (IWF) der
Otto-von-Guericke-Universitdt Magdeburg steht fur die PVR-Tests die PVR -400/400 der Fa.
WPM zur Verfuigung, Bild 1, A.

Das Heilrisskriterium ermdglicht den Vergleich der HeiRRrissanfélligkeit zwischen unter-
schiedlichen Prufwerkstoffen. Dabei kdnnen sowohl Grundwerkstoffe durch reine Um-
schmelzung, als auch SchweilRzusatzwerkstoffe bzw. Kombinationen aus Grund- und
Schweilzusatzwerkstoffen geprift werden [3]. Konventionell wird im PVR-Test eine extern
aufgebrachte, linear ansteigende Langsverformungsgeschwindigkeit vpyr mit einer konstanten
Schweillgeschwindigkeit vs Uberlagert, Bild 2, A.
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Dabei entstehen in Abhangigkeit der gewahlten Schweilprozessparameter und der Uber-
lagerung von vpyr uUnd vs komplexe, thermo-mechanische Beanspruchungen im Bereich des
Schmelzbades und der umliegenden warmebeeinflussten Grundwerkstoffbereiche [5].

Die Bildung des Heilrisskriteriums v erfolgt nach Versuchsende. Hierzu wird zunéchst das
Farbeindringverfahren (PT) durchgefuhrt, um die bis an die Oberflache heranreichenden Heil3-
risse zu detektieren. Anschlie3end wird bei 25-facher Vergrofierung (im Falle von Mikrorissen
bis zu 80-fach) der Ort des ersten Heilrissauftretens mittels Stereomikroskopie ermittelt [4].
Dabei ist vk eine Funktion des Ortes des 1. Heilrissauftretens (Lnr), der konstanten Zug-
beschleunigung (a), welche von der Schweilsraupenlédnge und der maximalen, extern aufge-
brachten, linear ansteigenden Langsverformungsgeschwindigkeit vevrmax zU Versuchsende
abhéngt, sowie der Schweilgeschwindigkeit (vs).

Die PVR-Tests wurden an PVR-Probenkdrpern aus NiCr23Col2Mo (B) (Alloy 617 (B)),
2.4673) durchgefihrt [6]. Die Konstruktion und Dimensionierung der PVR-Proben erfolgte in
Anlehnung an den DIN-Fachbericht 17641-3 unter Berlcksichtigung des Bauraumes der
PVR-Anlage, Bild 1, B.
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Bild 2. A) Prinzip des konventionellen PVR-Tests [4]. B) Prinzip des modifizierten PVR-Tests.

Um den Praxisbezug zu gewdhrleisten, wurde als Schweillverfahren im PVR-Test das
Wolfram-Inertgas-Schweif3en mit gepulstem Lichtbogen und Kaltdrahtzuftihrung (S Ni 6617,
2.4627; @ 1,2 mm) eingesetzt. In den PVR-Probenkdrper wurde eine Nut mit einer L&nge von
140 mm, einer Breite von 5 mm und einer Tiefe von 1 mm gefrast. Dies bewirkt, dass zum
einen die Nahtiiberhbhung der Auftragraupe geringer und der Nahtflankenwinkel groRer
ausféllt. Zum anderen liegen die erzeugten inneren Heilrisse dadurch weiter in Probenmitte,
was fur die Fertigung der CT-Probenkdrper mit rissfreien Oberflachen eine entscheidende Rolle
spielt. Die mittlere Schweildspannung betrug 12 V, die mittlere Schweil3stromstarke 167 A, die
Schweildgeschwindigkeit 20 cm/min, die Drahtvorschubgeschwindigkeit 1,49 m/min und
maximale Langsverformungsgeschwindigkeit 45 mm/min. Als Schutzgas kam ein Argon
(98%)-Wasserstoff (2%)-Mischgas mit einem VVolumenstrom von 20 I/min zum Einsatz.

2.2 Modifizierter Programmierter-Verformungs-Riss-Test

Im konventionellen PVR-Test steigt die Probenbeanspruchung im fortlaufenden Prifverlauf
aufgrund der linear ansteigenden L&ngsverformungsgeschwindigkeit vevr an, sodass die
auftretenden Heilrisse in GroRe und Anzahl zunehmen (vgl. Bild 2, A). Im modifizierten
PVR-Test wird statt der linear ansteigenden Verformungsgeschwindigkeit eine konstante
Verformungsgeschwindigkeit Vevr konst programmiert. Dadurch treten (ber die gesamte Lange
der Schweillraupe Heilirisse mit &hnlicher Intensitat auf. Wahlt man vevr konst < Vkr, SO ist das
Rissauftreten auf innere, nicht an die Probenoberflache heranreichende Heirisse beschrankt,
Bild 2, B. Die Ubrigen SchweiRprozessparameter, welche zuvor im konventionellen PVR-Test
bei der Bestimmung von v definiert wurden, werden beibehalten.
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2.3  Computertomographie (CT)

Zur zerstorungsfreien Prufung auf innere HeilRrisse wurde das im Versuchsfeld des IWF zur
Verfligung stehende phoenix nanotom® s der Fa. General Electric genutzt, mit dem zwei- und
dreidimensionale Scans (2D-/3D-Scans) mdglich sind. Als Strahlenquelle dient eine offene
Roéhre mit Wolframfilament. Als Detektor ist ein Flachendetektor verbaut. Die Steuerung
erfolgt mit dem Softwaresystem phoenix datos/x 2.0 acquisition der Fa. GE Inspection
Technologies. Bei voller Gerateauslastung und in Abhangigkeit der Objektgrofie betrégt die
maximal Voxelauflosung 0,5 pm.

Die Roéhrenspannung wurde auf U = 110 kV und der Réhrenstrom auf | = 140 pA festgelegt.
Zusétzlich wurde ein 0,5 mm Sn-Filter vor der Strahlenquelle zur Schwéchung der am Proben-
korper vorbeigehenden Strahlung angebracht. Der Abstand des Probenkdrpers zur Rontgen-
strahlquelle (bedingt durch die Probenkérpergeometrie: 114 x 40 x 3 mm) betrugt 31 mm und
zum Flachendetektor 189 mm. Bei einem Binnig von 2x2 ergab sich damit eine VoxelgroRe
von 28,2 um, d. h. es kdnnen theoretisch Imperfektionen mit Abmessungen > 28,2 um als
Graustufenunterschied im CT-Bild erkannt werden.

Im ersten Schritt wurden 2D-Scans durchgefiihrt, um zunédchst den Bereich der Schweil3raupe
einzugrenzen, in dem Heilrisse detektiert werden kdnnen. Im zweiten Schritt erfolgte die
dreidimensionale Durchstrahlung in Form von 3D-FastScans in dem zuvor in den 2D-Scans
definierten Bereich.

3 Versuchsergebnisse

3.1  Definierte Heil3risserzeugung mittels modifizierten PVR-Tests

Im konventionellen PVR-Test wurde zunéchst die kritische Langsverformungsgeschwindigkeit
Vkr ermittelt. Mit den gewahlten Schweil3prozessparametern ergab sich ein Wert von
Vir = 26 mm/min.

Im zweiten Untersuchungsschritt wurde, zur Erzeugung von Heirissen mit moglichst
homogener Auspragung im Inneren des Probenkdrpers entlang der gesamten Schweil3raupe,
der modifizierte PVR-Test durchgefuhrt. Flr die zu programmierende konstante L&ngs-
verformungsgeschwindigkeit wurde ein Wert < vir von Vpvrkonst = 25 mm/min gewahlt. Im
Ergebnis traten an der Oberflache entlang der Schweildraupe in Abhangigkeit der gewahlten
Prifbedingungen noch vereinzelt HeiRrisse mit mikroskopischer Abmessung auf.

Im dritten Untersuchungsschritt wurden zur Detektion der inneren Heilirisse zundchst
metallographische Untersuchungen an den mittels modifizierten PVR-Tests erzeugten Proben-
korpern durchgefuhrt. Dazu wurden jeweils drei Langs-, Quer-, und Oberflachenschliffe
entlang der Schweil3raupe entnommen. Am aufschlussreichsten fiir eine erste Beurteilung des
Rissauftretens stellten sich die L&ngsschliffe entlang der Symmetrieebene (y-z-Ebene) der
SchweiBraupe heraus, Bild 3, A und B.

Bild 3. Léangsschliffe bei unterschiedlichen konstanten L&ngsverformungsgeschwindigkeiten.
Innere HeiBrissbildung entlang der Schweilraupe bei A) Vpvrkonst =25 mm/min. und
B) VevRr konst = 13 mm/min (Probe bereits auf 3 mm abgearbeitet).
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Um einen Vergleich der Rissausprdgung von Proben unterschiedlicher konstanter Langs-
verformungsgeschwindigkeiten zu erméglichen, wurden die in den Langsschliffen bei 8-facher
VergroRerung erkannten Risse zunachst in die nachfolgenden Klassen unterteilt:

e Kilasse 1: Seigerungsrisse, die sich von der Warmeeinflusszone (WEZ) des Grundwerk-
stoffs (GW) in das Schweil3gut (SG) erstrecken und sich nicht eindeutig als WAR bzw. ER
klassifizieren lassen,

e Klasse 2: WAR, in der WEZ des GW.

Beide Rissklassen treten unter den vorliegenden Versuchsbedingungen in einem bestimmten
Bereich (Bereich @) der Probe auf, der als ,rissbehafteter Bereich® definiert wurde. Die
Bereiche ©® und ® sind bei geringer konstanter Langsverformungsgeschwindigkeit auch an der
Probenoberflache vollstandig rissfrei. Eine schnelle Methode zur Charakterisierung der
Rissauspragung ist die Bestimmung der Ausdehnung des rissbehafteten Bereichs @. Dieser hat
bei Vpvrkonst = 25 mm/min eine Abmessung von 2,3 mm und im Vergleich dazu bei
VPVR konst = 13 mm/min eine Abmessung von 0,9 mm, Bild 3, A und B. Diese Werte zeigen,
dass durch die Reduzierung der konstanten Langsverformungsgeschwindigkeit die Heifriss-
auspragung gesteuert werden kann.

Auf Basis der metallographischen Schliffe kann jedoch nicht auf die rdumliche Gestalt der
Risse geschlossen werden. Hierfiir wurde im Rahmen der vorgestellten Versuche die
zerstorungsfreie Prufung mittels CT durchgefuhrt.

3.2  CT-Probenkdrperpraparation

Die Probenkdrper flr die CT-Prifung wurden zunachst aus mittels konventionellen PVR-Tests
erzeugten heiRrissbehafteten PVR-Proben herausgearbeitet, Bild 4, A. Die Nahtiiberh6hung
und Probenunterseite wurde mittels Planfrasen soweit abgetragen, dass eine Restprobendicke
von 3 mm vorlag, Bild 4, B.
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Bild 4. A) Entnahme CT-Probenkdrper @ aus PVR-Probenkérper ©. B) Materialabtrag zur

CT-Probenkdrperfertigung aus einem mittels konventionellen PVR-Tests generierten
Probenkdrper. Querschliff der Probenstirnseite vor (I.) und nach der Frasbearbeitung (r.).

Die Probendicke von 3 mm wurde in Anlehnung an [7] gewéhlt, welche fur die Durchstrahlung
von reinem Nickel eine 10 % Transmission und damit ein optimales Signal-Rausch-Verhéltnis
bei einer Rohrenspannung von 160 kV und unter Verwendung eines 0,5 mm Cu-Filters
verspricht. Aufgrund der zuvor diskutierten Leistungsreduzierung zum Schutz des Detektors,
kann jedoch davon ausgegangen werden, dass eine 10 % Transmission im Versuch nicht
erreicht wurde.

Die Aufteilung des Abtrags auf der Ober- und Unterseite der im konventionellen PVR-Test
generierten Probenkérper wurde auf Basis der ermittelten Lage und Auspragung der im
modifizierten PVR-Test erzeugten Probenkdrper so gewahlt, dass moglichst keine inneren
HeiRrisse gedffnet werden. Zur Uberpriifung wurden die CT-Probenkorper nach der Frés-
bearbeitung dem PT unterzogen. Dieser ergab, entsprechend den Erwartungen, dass im Bereich
der Schweillraupe, an der im konventionellen PVR-Test vpvr > 25 mm/min vorlag, die
GroRenordnung der Rissausdehnung in z-Richtung zur beidseitigen Offnung der Heifrisse
fuhrte.
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3.3  Bestimmung der Abbildungsgenauigkeit der CT-Bilder im 2D-Scan

Aufgrund der hohen Kernladungszahlen der Legierungskomponenten des Probenkorper-
werkstoffes (z. B. Ni =28, Cr =24) konnte die sich aus den Prifbedingungen ergebende
VoxelgroRe von 28,2 pm nicht direkt als Mal fiir die Darstellungsgenauigkeit herangezogen
werden. Untersuchungen im 2D-Scan mit einem Bildgutepriifkérper vom Typ W 13 FE nach
[8] ergaben eine Bildgltezahl von W 17, d. h. der kleinste im CT-Bild (ber eine Lange von
10 mm zusammenhéngend erkennbare Fe-Drahtdurchmesser betrug 0,08 mm. Somit kénnen
unter den vorliegenden Prifbedingungen Materialunterschiede > 0,08 mm als Grauwert-
unterschied erkannt werden. Demnach wird angenommen, dass auch innere UnregelmaRig-
keiten erst bei Abmessungen von > 0,08 mm in alle Raumrichtungen vollstdndig in der
Durchstrahlungsaufnahme abgebildet werden.

3.4  Zerstorungsfreie Detektion innerer Heil3risse mittels CT

Zunéchst wurden 2D-Scans der Schweilraupe durchgefihrt, um das allgemeine Rissauftreten
zu untersuchen und die Bereiche zu definieren, in denen auch in den 3D-FastScans Risse
detektiert werden konnen.

Zur exakten Probenkorperausrichtung im Strahlengang wurde auf die Probenoberflache ein
Raster aufgezeichnet. Entlang der Rasterlinien wurden anschlieBend Markierungen aus mit Blei
beschichtetem Papier im Abstand von 10 mm zueinander und im Abstand von 6 mm zur
Schweildraupenmitte aufgeklebt, um die Position der HeiRrisse in der anschlieBenden Scan-
auswertung definieren und ihnen die entsprechende Léangsverformungsgeschwindigkeit
zuordnen zu konnen. Diese wurden im 2D-Bild mit deutlichem Grauwertunterschied zum
Probenkdrper abgebildet, da sie aufgrund der hohen Kernladungszahl des Bleis (Pb = 82) die
Rontgenstrahlung abschwéchten. Die Aufteilung der SchweilRraupe ergab acht Scanbereiche.
Fur jeden dieser Bereiche wurde zundchst ein 2D-Scan durchgefuhrt und die Aufnahme als
Bilddatei gespeichert. Im Nachgang wurden die einzelnen Bilder zu einem Gesamtbild
zusammengesetzt, welches das Rissauftreten im Inneren entlang der Schweiraupe in
Abhéngigkeit der Langsverformungsgeschwindigkeit und des zeitlichen Priifverlaufs zeigte,
Bild 5, A.

Zeit 1, Position entlang der S chweiliraupe

Bild 5. A) 2D-Scan des im konventionellen PVR-Test erzeugten heilirissbehafteten
Probenkérpers. B) Rissausdehnung im Scanbereich 2, x-/z-Ausdehnung (0.), Rissdarstellung in
Abhéngigkeit der Schnittebene (u.). Schnittebene B-B entspricht der Langsschliffebene.

Im Nachfolgenden sind exemplarisch fir die Bereiche 4 und 8 die entsprechenden
Langsverformungsgeschwindigkeiten aufgefihrt:

e Bereich 4: 25-23 mm/min,

e Bereich 8: 14-11 mm/min.

Der letzte sicher detektierbare Riss im 2D-Bild lag dabei im Bereich 8, fur den eine
Langsverformungsgeschwindigkeit von vevr konst = 13 mm/min ermittelt wurde.
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Anhand der 3D-FastScans konnte die rdumliche Gestalt der Risse néher betrachtet werden. Die
virtuelle Betrachtung der Schnittebenen B-B und C-C zeigt, dass die maximale Rissausdehnung
in der Mitte der Schweilraupe liegt und zu den Réndern hin abnimmt. Dieser Umstand ist
entscheidend fur die Auswertung der Rissauspragung anhand von L&ngsschliffen. Liegt die
Schliffebene nicht in der Symmetrieebene der Schweildraupe, kann anhand des Léngsschliffs
nicht auf die maximale Rissausdehnung in z-Richtung geschlossen werden, Bild 5, B.

Die Durchstrahlung der PVR-Probe des modifizierten PVR-Tests mit einer Langsverformungs-
geschwindigkeit von Vevrkonst = 13 mm/min zeigt, dass ein inneres Rissauftreten unter den
vorliegenden Versuchsbedingungen zerstérungsfrei nachgewiesen werden kann. Risse groRerer
Abmessung konnen sowohl im 2D-Scan als auch im 3D-FastScan abgebildet werden. Zur
Validierung wurden Langsschliffe mit den Durchstrahlungsbildern verglichen, wobei eine
eindeutige Zuordnung abgebildeter Risse moglich war, Bild 6, A-C.

) “ -..
| SN

......................

Bild 6. A) 2D- und B) 3D-Durchstrahlungsaufnahmen des im modifizierten PVR-Test bei
VpPvRkonst = 13 mm/min  erzeugten heiRrissbehafteten Probenkorpers. C) Abgleich des

rekonstruierten mit dem tatsachlichen Rissauftreten.

4 Schlussfolgerungen

Die Untersuchungen haben gezeigt, dass mit dem modifizierten PVR-Test durch Variation der
konstanten L&ngsverformungsgeschwindigkeit mit inneren Heilrissen behaftete Probenkorper
generiert werden kénnen und die Rissauspragung gesteuert werden kann.

Bei der Frésbearbeitung zur Fertigung der CT-Probenkdrper mit einer Dicke von 3 mm wurden
Heilrisse, die im Bereich der Schweillraupe bei vpvr >25 mm/min auftraten, wie erwartet,
aufgrund ihrer groBen Ausdehnung in z-Richtung gedffnet. Damit kann der obere Grenzwert
fur die konstante La&ngsverformungsgeschwindigkeit im modifizierten PVR-Test mit
VPVR konst,06 < 25 mm/min definiert werden.

Sowohl im 2D-Scan, als auch im 3D-FastScan konnte im Bereich 8 (vgl. Bild 5, A) der letzte
mittels CT-Prufung detektierbare Heilriss, mit einer Ausdehnung in x-Richtung von 2,54 mm
und in y-Richtung von 0,05 mm ermittelt werden, fir den im konventionellen PVR-Test
vevr = 13 mm/min vorlag. Wird der Anspruch auf zerstérungsfreie Nachweisbarkeit der
inneren Heilirisse gestellt, ist demnach, unter den vorliegenden Prifbedingungen, der untere
Grenzwert fur die konstante L&ngsverformungsgeschwindigkeit im modifizierten PVR-Test
Mit Vpvr konst uc = 13 mm/min zu definieren.

Bei Rissausdehnungen < 0,05 mm konnte im 2D-Bild kein Grauwertunterschied mit Sicherheit
festgestellt werden. Dieser Wert liegt knapp unterhalb des in Abschnitt 3.3 bei der
Untersuchung der Abbildungsgenauigkeit ermittelten kleinsten Drahtdurchmesser von
0,08 mm. Dies zeigt, dass Uber die verwendeten Bildguteprufkorper eine Abschéatzung der
Abbildungsgenauigkeit moglich ist. Die im 2D-Scan vorliegende Nachweisgrenze liegt damit
bei einer Rissausdehnung von ca. 0,05 mm. Diese liegt jedoch noch oberhalb der
Rissausdehnung von Mikrorissen, welche bei der vorliegenden Legierung Léngen von ca.
33 um und Breitenabmessungen von ca. 4 pm aufweisen.
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a1

Zusammenfassung

e Mittels modifizierten PVR-Versuchs lassen sich Schweildraupen mit relativ_ homogenem
Rissauftreten erzeugen. In metallographischen Untersuchungen kann anhand der Ausdeh-
nung des rissbehafteten Bereiches das Rissauftreten charakterisiert werden.

e Zur Erzeugung von CT-prufbaren Probenkdrpern, welche nur innere Heil3risse im Bereich
der Schweiraupe und der angrenzenden WEZ aufweisen, muss Vevrkonst IM modifizierten
PVR-Versuch in einem Grenzbereich von 13 mm/min < Vpyrkonst < 25 mm/min gewahlt
werden (gilt nur fur die in Abschnitt 2 diskutierten Randbedingungen).

e Die zerstorungsfreie Prifung der heiRrissbehafteten Probenkorper mittels CT ist bis zu einer
Rissausdehnung in alle Raumrichtungen von ca. 0,08 mm unter den vorliegenden
Randbedingungen moglich. Mittels Fe-Bildguteprifkorper kann eine Abschatzung der
erzielbaren Abbildungsgenauigkeit getroffen werden.

e Die 3D-Darstellung der inneren Heirisse gibt einen Einblick Uber deren Ausdehnungen

und Verteilungen in allen Raumrichtungen und verifiziert die Mdglichkeit die Heifriss-

auspragung anhand von Langsschliffen zu charakterisieren.

Gegenstand derzeitiger Untersuchungen
e Modifizierte PVR-Versuche im Grenzbereich 13 mm/min < Vpyrkonst < 25 mm/min zur
Generierung von Probenkérpern mit definiertem HeilRrissaufkommen sowie deren metallo-
graphische Untersuchung und CT-Prifung.
e Weitere Reduzierung der maximalen Rissausdehnung bis auf Mikrorissgrofiie.
e Verbesserung der Abbildungsgenauigkeit im 2D-Scan und 3D-FastScan.
e RissgrofRenbestimmung und Charakterisierung des Rissauftretens im 3D-FastScan.
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Einfluss der Schweil3naht-Nachbehandlung auf die
Korrosionsbestandigkeit vom Duplexstahl 1.4062

P. Rosemann®?, C. Mller?, T. Halle?
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Fachbereich 7.6 Korrosion und Korrosionsschutz
20tto-von-Guericke-Universitat Magdeburg,
Institut fur Werkstoff- und Fugetechnik, IWF

Der Duplexstahl 1.4062 (X2CrNi22-2) hat sich im Bauwesen als Werkstoffalternative zu den
nichtrostenden Austeniten etabliert. Die Korrosionsbestandigkeit von Schweillverbindungen
wird, neben dem Grundwerkstoff, dem SchweiRzusatzwerkstoff und dem SchweiRverfahren,
auch sehr stark von der SchweiRnaht-Nachbehandlung beeinflusst. Je nach zukinftigem
Anwendungsbereich, geforderter Optik und Korrosionsbestandigkeit wird die Schweil3naht
geschliffen, gebeizt, elektropoliert oder gestrahlt, um die beim Schweillen entstehenden
Anlauffarben zu entfernen. Gestrahlte Oberflachen sind in der industriellen Praxis h&ufig
anzutreffen, da sie deutlich schneller und kostenglnstiger herzustellen sind, als geschliffene,
gebeizte oder polierte Oberflachen. Das Strahlen mit Korund ist auBerdem effektiver als das
Strahlen mit Glasperlen. In den letzten Jahren wurden korrosionsanfallige Oberflachen bei
nichtrostenden Stahlen beobachtet, wenn diese mit Korund geschliffen wurden. Daher wird nun
auch beim Strahlen kritisch hinterfragt, ob die eingesetzten Strahlmittel die Korrosions-
bestandigkeit beeinflussen. Diese Fragestellung wird beantwortet, indem geschliffene,
gebeizte, polierte und mit verschiedenen Strahlmitteln gestrahlte SchweiRverbindungen vom
Duplexstahl 1.4062 im Vergleich zu gleichartig behandeltem Walzmaterial untersucht werden.
Die Ergebnisse der Korrosionsuntersuchungen werden vorgestellt und mit den raster-
elektronenmikroskopischen Untersuchungen der gestrahlten Oberflachen korreliert.

1. Einleitung

In den letzten 10 Jahren gab es einen deutlichen Zuwachs bei der Anwendung nichtrostender
Duplexstahle im Bauwesen, da sie die hohe Bruchzédhigkeit der Austenite mit der guten
Spannungsrisskorrosionsbestandigkeit der Ferrite verbinden [1]. Die hohere Festigkeit der
Duplexstahle ermdglicht konstruktiven Leichtbau, was sich positiv auf die Bauteilkosten
auswirkt. Besonders die Duplexstdhle mit niedrigen Legierungsgehalten von Ni und Mo
(1.4062, 1.4162 und 1.4362) reduzieren die Materialkosten in vielen technischen Anwendungen
[2-3]. Verschiedene Untersuchungen belegen auBerdem die gleiche oder bessere Korrosions-
bestandigkeit der Duplexstahle im Vergleich zu den nichtrostenden Austeniten (z.B. 1.4404),
wenn die gleiche Korrosionswiderstandsklasse (KWK I11) verwendet wird [2, 4]. Diese Vorteile
initiierten die sehr erfolgreiche Anwendung von Duplexstéhlen in verschiedenen technischen
Bereichen mit hohen Anspriichen an die Korrosionsbestandigkeit [1-3, 5-12]. Dem gegen(ber
gibt es nur wenige Langzeituntersuchungen zur Bestandigkeit von Duplexstdhlen im Bauwesen
unter unterschiedlichen atmosphérischen Bedingungen [4]. AuBerdem sind Herstellung,
Verarbeitung und insbesondere das SchweilRen von Duplexstahlen anspruchsvoller als bei den
nichtrostenden Austeniten, was auch die Anpassung der Verarbeitung erfordert. Die
Korrosionsbestandigkeit von Schweilndhten wird durch das Grundmaterial, den Schweil-
zusatzwerkstoff, den Schweil3prozess und die Schweilinaht-Nachbehandlung beeinflusst [13,
14]. Dies erfordert eine werkstoffbezogene Optimierung der Fertigung aus Sicht der
Korrosionsbesténdigkeit [2, 8, 11].
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Das Ziel der hier vorgestellten Untersuchungen war es, den Einfluss der Schweinaht-
Nachbehandlung auf die Korrosionsbestdndigkeit am Duplexstahl 1.4062 zu charakterisieren.
Die Anlauffarben vom Schweil3prozess reduzieren erheblich die Korrosionsbestédndigkeit von
SchweiBverbindungen und mdissen daher entfernt werden [2, 4, 14]. Langzeitauslagerungs-
versuche unter verschiedenen realen Einsatzbedingungen (Stadtatmosphare, maritimes Klima,
mit erhohter Schadstoffbelastung) waren der sicherste Ansatz, um den Einfluss der
Schweinaht-Nachbehandlung zu charakterisieren. Diese Versuche wiirden aber mehrere Jahre
Auslagerung erfordern [2]. Deshalb wurden ausschlieBlich elektrochemische Methoden zur
Charakterisierung der Korrosionsbestandigkeit verwendet, um die industriell hergestellten
Schweil3nahte und insbesondere die Verfahren zur Entfernung der Anlauffarben in kurzer Zeit
vergleichend zu bewerten. Je nach Anwendungsbereich, geforderter Optik und Korrosions-
bestandigkeit kann die Schweil3naht-Nachbehandlung durch Schleifen, Beizen, Elektropolieren
oder Strahlen erfolgen [4]. Aus der industriellen Praxis ist bekannt, dass das Strahlen mit
Korund effektiver als das Strahlen mit Glasperlen ist. In den letzten Jahren zeigten
nichtrostende Austenite eine ungewdhnlich hohe Anfélligkeit fir Lochkorrosion nach dem
Schleifen mit Korund [15]. Aus diesem Grund wird nun Kkritisch hinterfragt, ob die
Korrosionsbestandigkeit von nichtrostenden Duplexstéhlen auch durch das verwendete Strahl-
mittel beeinflusst wird. Dieser Fragestellung wurde durch den direkten Vergleich geschliffener,
gebeizter, korundgestrahlter und glasperlengestrahlter Schweillnédhte vom Duplexstahl 1.4062
nachgegangen. Die Ergebnisse der Korrosionsuntersuchungen (EPR-Verfahren, KorroPad,
kritische Lochkorrosionspotentiale) werden durch die metallographische Charakterisierung
vom Schweil3nahtgefuge und die rasterelektronenmikroskopische Charakterisierung der
gestrahlten Oberflachen ergénzt. AbschlieBend wird verglichen, wie sich der Effekt der
Oberflachen-Nachbehandlung mit und ohne Schweil3prozess auswirkt, um werkstoffseitige und
oberflachenbedingte EinflussgroRen zu separieren.

2. Experimentelles und Methoden
2.1. Werkstoffe, Schweil3prozess und Schweif3nahtgeftige

Die Schweil3ndhte wurden aus kaltgewalzten Blechen vom Werkstoff 1.4062 (X2CrNiN22-2)
bei der Firma Wilhelm Modersohn GmbH & Co KG durch Metall-Schutzgasschweien mit
einer artgleichen Wurzellage aus 1.4062 und einer uberlegierten Decklage aus 1.4343
(X2CrNiMoN22-9-3) hergestellt. Die chemische Zusammensetzung der verwendeten
Werkstoffe ist in Tab. 1 und die Makrostruktur der SchweilRverbindung in Abb. 1 dargestellt.

Tab. 1: Chemische Zusammensetzung der Grund- und SchweiRzusatzwerkstoffe (Gew.-%)
Werkstoff ~ Cr Ni Mo Mn Si N C P S
Grundwerkstoff ~ 1.4062 2444 254 021 139 042 0137 0033 0015 <0.001
Wourzellage 1.4062 2428 264 023 121 030 0143 0.029 0017 <0.001
Decklage 14343 2234 892 289 119 038 0128 0.027 0019 <0.001

| Abb. 1.:
= Makrostruktur der Schweil3nahte,
: Atzung nach Beraha 11 [19]




Das Geflige der SchweiRnahte wurde zunéchst metallographisch begutachtet. Dazu wurden die
Schweildverbindungen mit SiC-Papier aufsteigender Kornung nass geschliffen, mit 3 pm
Diamantsuspension poliert und nach Beraha Il (800 ml H>O, 400 ml HCI, 48 g (NH4)HF2 und
0,1 g/l K2S20s) fir 20 s bei Raumtemperatur geatzt.

2.2. Elektrochemisch potentiodynamische Reaktivierung

Vor den Untersuchungen zum Einfluss der Schweinaht-Nachbehandlung wurde mit der
elektrochemisch potentiodynamischen Reaktivierung (EPR) Uberprift, ob bereits der
Schweiprozess die Korrosionsbestandigkeit signifikant beeinflusst. Das EPR-Verfahren
charakterisiert das Passivierungsvermdgen und die Passivschichtstabilitdt, was den Nachweis
einer Sensibilisierung der Warmeeinflusszone ermdglicht. Die tberlegierte Decklage (1.4343)
wurde mit der artgleichen Wurzellage (1.4062) und dem Walzmaterial (1.4062) verglichen,
wobei zuvor die Schweinahtiiberh6hung mechanisch entfernt wurde. Vor den EPR-Versuchen
wurde die Oberflache mit SiC-Papier (1000er Kérnung) nass geschliffen. Eine Versuchsflache
von 1,54 cm? wurde mit 2,3 ml einer 0,5 M Schwefelsaure, der 0,01 M KSCN als Aktivator
zugesetzt wurde, gefillt. Mit einer klassischen Dreielektrodenanordnung (Ag/AgCl-
Bezugselektrode, Platin-Gegenelektrode und Probe) wurde die Versuchsflache mit einer
Polarisationsgeschwindigkeit von 2 mV/s von -500 mVagagci bis +100 mVagagcl anodisch
polarisiert, um die Oberflache zu passivieren. Anschliefend wurde die Polarisationsrichtung
umgekehrt und von +100 mVagagci bis -500 mVagager kathodisch zurlickpolarisiert, um die
selektive Auflésung chromverarmter Bereiche zu bewirken. Die maximalen Stromdichten bei
Passivierung (ir) und Reaktivierung (ir) wurden ermittelt, um den Grad der Sensibilisierung
(C = ir/ip) zu bestimmen.

2.3. Oberflachen-Nachbehandlung und REM-Untersuchungen

Die Zunderschichten und Anlauffarben, die beim Schweil3en entstehen, wurden bei der Firma
Modersohn mit verschiedenen industriellen Nachbehandlungsprozessen entfernt. Fur die
Untersuchungen wurden Schweillndhte mit gebeizten, gestrahlten, elektropolierten und
plasmapolierten Oberflachen zur Verfligung gestellt. In Abb. 2 sind ausgewahlte Schweil3nahte
nach verschiedenen Schweillnahtnachbehandlungen dargestellt. Die Anlauffarben vom
Schweil3prozess (a) behindern die Ausbildung der Passivschicht und wurden durch b) Beizen,
c) Strahlen oder d) Polieren entfernt.

_ 37
Abb. 2: Erscheinungsbild der Schweindhte nach verschiedenen Oberflachen-Nachbe-
handlungsverfahren: a) ohne Nachbehandlung, b) Beizen, c) Strahlen und d) Polieren [19]

Beim Strahlen wurden als Strahlmittel Glasperlen und Korund verwendet. Zum Nachweis von
Strahlmitteln in den gestrahlten Oberfl&chen wurden die Proben im Rasterelektronenmikroskop
(REM) mit Sekundarelektronenkontrast (SE-Kontrast) und Rickstreuelektronenkontrast (BSE-
Kontrast) untersucht, um anschlieBend an Aufféalligkeiten eine EDX-Spot-Analyse der
enthaltenen Elemente durchzuftihren.
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2.4. KorroPad-Prufung

Der Einfluss der Oberflachennachbehandlung auf die Lochkorrosionsbestandigkeit wurde mit
der KorroPad-Prufung [16] untersucht. Diese ermoglicht einen sehr schnellen Nachweis
korrosionsanfalliger Zustdnde bei nichtrostenden Stahlen [17, 18]. Alle Proben wurden nach
der Oberflachenbehandlung fur 24 h bei 95 % relativer Luftfeuchtigkeit ausgelagert, um die
Ausbildung eines vergleichbaren und stabilen passiven Zustands zu ermdglichen. Die
standardisierten KorroPads (0,1 M NaCl und 1 % Kaliumhexacyanoferrat) wurden fir eine
Prifdauer von 15 min auf die Uberlegierten, nachbehandelten Schweinahte sowie auf das
identisch behandelte Walzmaterial appliziert und anschlieRend hochauflosend eingescannt. Zur
Einschétzung der Lochkorrosionsbestandigkeit wurden die KorroPads visuell verglichen.

2.5. Bestimmung kritischer Lochkorrosionspotentiale

Die Lochkorrosionsbestandigkeit aller Zustdnde wurde auRerdem anhand kritischer Loch-
korrosionspotentiale bewertet, die durch potentiodynamische Polarisation ermittelt wurden. Die
Versuche wurden ebenfalls vergleichend im Bereich der héher legierten Schweinaht und am
Walzmaterial durchgeftuihrt. Alle Proben wurden nach der Oberflachenbehandlung fir 24 h bei
95 % relativer Luftfeuchtigkeit ausgelagert, um die Ausbildung eines vergleichbaren und
stabilen passiven Zustands zu ermdglichen. Aufsatzmesszellen mit einer Versuchsflache von
ca. 1,5 cm? wurden mit einem inerten Lack auf die zu untersuchenden Bereiche geklebt, um das
Auftreten von Spaltkorrosion zu verhindern. Mit einer klassischen Dreielektrodenanordnung
(Ag/AgCl-Bezugselektrode und Platin-Gegenelektrode) wurden die Versuchsflachen einzeln in
einer standardisierten Versuchslésung (3 g/l CI, pH 4.5) mit 1 mV/s in anodische Richtung
polarisiert und das kritische Lochkorrosionspotential beim Uberschreiten einer Stromdichte von
0,1 mA/cm? ermittelt.

3. Ergebnisse und Diskussion

Zunachst wurde die Qualitat der Schweillndhte bewertet, um anschlieBend den Einfluss der
Oberflachen-Nachbehandlung zu untersuchen. Dazu wurde das Geflige im Bereich der
Warmeeinflusszone (WEZ) der Uberlegierten Schweillnaht (GW 1.4062, SZW 1.4343)
visualisiert und das Sensibilisierungsverhalten mit dem EPR-Verfahren untersucht, siehe
Abb. 3.
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Abb. 3:_Gerge der WEZ und EPR-Kurven an Walzmaterial und SchweiRnéhten [19]

Der Wérmeeintrag beim MSG-SchweilRen verursacht eine ca. 200 um breite WEZ im
oberflachennahen Bereich. In den EPR-Kurven in Abb. 3 ist auerdem zu erkennen, dass die
uberlegierte Schwei3naht (1.4343) geringere Passivierungsstromdichten (ip) zeigt, was auf den
héheren Molybdangehalt zuriickgefiihrt werden kann, der ir absenkt. Bei der Ruckpolarisation
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zeigt das Walzmaterial eine sehr geringe Reaktivierungsstromdichte (ir), die durch den
Warmeeintrag beim Schweil3en deutlich ansteigt. Anhand der Sensibilisierung (C =ir / ip) ist
zu erkennen, dass der kritische Wert von C = 0,05 nicht erreicht wird. Damit kann von einer
minimal erhohten Korrosionsanfalligkeit im Bereich der SchweilRnaht ausgegangen werden, der
den technischen Einsatz und die technische Sicherheit jedoch nicht beeintrachtigt.

In Abb. 4 sind die Ergebnisse der KorroPad-Prufung fir verschiedene Zustande dargestellt.
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Abb. 4: Ergebnisse  der KorroPad -Prifung  nach  Oberflachen- Nachbehandlungen
(unbehandelt, gestrahlt mit Korund, gestrahlt mit Glasperlen sowie gebeizt/poliert) ohne und
mit Schweil3naht

Das Walzmaterial (unbehandelt, ohne Schweil3naht) zeigt die werkstoffseitig zu erwartende
hohe Lochkorrosionsbestdndigkeit vom nichtrostenden Duplexstahl 1.4062. Werden die
Anlauffarben nach dem SchweiRprozess nicht entfernt (unbehandelt, mit Schweil3naht), so tritt
eine hohe Anfélligkeit fur Lochkorrosion auf. Mit Korund gestrahlte Oberflachen zeigen,
unabhéngig ob mit oder ohne Schweillnaht, eine hohe Anzahl metastabiler (kleiner) Anzeigen.
Mit Schweil3naht sind diese deutlich groRer, was auf einen kritischeren Zustand hinweist. Die
glasperlengestrahlten Oberflachen zeigen eine deutlich geringe Lochkorrosionsanfélligkeit, da
nur einzelne metastabile Anzeigen auftreten. Gebeizte oder polierte Oberflachen sind dagegen

vergleichbar mit dem unbehandelten Walzmaterial und zeigen keine Anzeigen bei der
KorroPad-Prifung.

In Abb. 5 sind die kritischen Lochkorrosionspotentiale aller erzeugten Oberflachenzusténde,
ohne und mit Schweil3naht, gegenibergestellt.
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Abb. 5. Kritische Lochkorrosionspotentiale (Exrit) von Bereichen ohne und mit Schweifnaht in
Abhéangigkeit von der Oberflachen-Nachbehandlung
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Es ist zu erkennen, dass die unbehandelte Schweinaht vom 1.4062, mit dem geringsten
kritischen Lochkorrosionspotential, am anfalligsten fur Lochkorrosion ist, weshalb die
Schweinaht-Nachbehandlung von entscheidender Bedeutung flir Korrosionsbestandigkeit ist.

Alle Oberflachenbehandlungsverfahren verbessern diesen anfalligen Zustand der Schweil3naht.
Die gestrahlten Oberflachen flihren aber zu einer geringeren Lochkorrosionsbestédndigkeit,
wenn diese mit dem unbehandelten Walzmaterial (unbehandelt, ohne Schweif3naht) verglichen
werden. Ohne SchweilRnaht sind plasmapolierte, elektropolierte, gebeizte und geschliffene
Oberflachen vergleichbar mit dem Walzmaterial. Mit Schweil3naht sind die kritischen Loch-
korrosionspotentiale bei jeder Oberflachennachbehandlung etwas geringer als ohne Schweil3-
naht, was auf die Sensibilisierung vom Schweil3prozess (vgl. Abb. 3) zurlickgefihrt werden
kann. Die Oberflachen-Nachbehandlungsverfahren lassen sich, aufgrund der Uberlagerung von
werkstoff- und oberflachenbezogenen Einflussfaktoren, deutlich feiner abstufen.

Um die Ursache der hohen Lochkorrosionsanfalligkeit der gestrahlten Oberflachen zu
ermitteln, wurden die Oberflachen im Rasterelektronenmikroskop untersucht, siehe Abb. 6.

Abb. 6: Analyse der gestrahlten Oberflachen im REM [19]
Glasperlen gestrahlt: a) mit SE-Kontrast, b) mit BSE-Kontrast
Korund gestrahlt: ¢) mit SE-Kontrast, d) mit BSE-Kontrast

In den REM-Aufnahmen mit SE-Kontrast sind sehr raue Oberflache bei beiden Strahimitteln
vorhanden (Korund: Rz =26 + 2, Ra=3,8 £ 0,2 und Glasperlen: Rz=29 + 8, Ra=4,1+0,5).
Wenn dieselbe Oberflache mit BSE-Kontrast untersucht wird, so sind viele dunkle Bereiche
vorhanden, die von leichteren Elementen verursacht werden. Eine Analyse dieser Bereiche
mittels EDX ergibt flr glasperlengestrahlte Oberflachen SiO», wahrend bei korundgestrahlten
Oberflachen Al,O3 nachgewiesen wird. An diesen Stellen sind, bei genauer Betrachtung im SE-
Kontrast, Fremdpartikel in der Oberflache vorhanden, die vom Strahlprozess herriihren. Diese
Fremdpartikel erschweren die Ausbildung einer stabilen Passivschicht, was die erhohte
Lochkorrosionsanfalligkeit erkléart.
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4. Zusammenfassung

Die Korrosionsbestandigkeit der SchweiRnahte vom Duplexstahl 1.4062 wurde in Abhangig-
keit vom verwendeten Oberflachen-Nachbehandlungsverfahren untersucht. Die metallurgisch
bedingte Korrosionsbestandigkeit der Schweillnaht ist, gegeniiber dem kaltgewalzten
Grundwerkstoff, im Bereich der Wé&rmeeinflusszone nur minimal reduziert. Die Loch-
korrosionsbestandigkeit ist erwartungsgemafl am niedrigsten, wenn die Zunderschichten und
Anlauffarben nicht entfernt werden. In Abhéngigkeit von der Nachbehandlung, die zum
Entfernen der schadlichen Anlauffarben genutzt wird, und der damit erzeugten Oberfldchen
variiert die Lochkorrosionsbestandigkeit sehr stark. Gestrahlte Oberflachen sind sehr
lochkorrosionsanféllig, was bereits bei der KorroPad-Prifung deutlich wird. Die REM-
Ergebnisse haben gezeigt, dass in den gestrahlten Oberflachen zahlreiche Partikel zu finden
sind, die durch EDX-Spot-Analyse als die jeweils verwendeten Strahlmittel identifiziert
wurden. Dies tritt bei glasperlen- und korundgestrahlten Oberflachen in vergleichbarer Form
auf. Die Partikel werden durch den Strahlprozess zerkleinert und in die Oberflache des Stahls
hineingedriickt. Diese zahlreichen Defekte behindern die Passivierung gestrahlter Oberfl&dchen
und reduzieren signifikant die Lochkorrosionsbestandigkeit. Das Strahlen mit Korund bewirkt
dabei eine hohere Anfélligkeit als das Strahlen mit Glasperlen. Auf Basis der kritischen
Lochkorrosionspotentiale kénnen alle Oberflachen-Nachbehandlungsverfahren beziglich der
Lochkorrosionsbestéandigkeit verglichen werden. Dabei wird zwischen Bereichen ohne
SchweiRnaht, die nur den Effekt der Oberflachenbehandlung zeigen, und Bereichen mit
Schweinaht unterschieden. Letztere berticksichtigen sowohl die metallurgischen, als auch die
oberflachenbedingten Einflussfaktoren auf Lochkorrosionsanfalligkeit. Dabei ergeben sich
folgende, jeweils mit der Lochkorrosionsbestandigkeit ansteigenden, Reihenfolgen:

ohne Schwei3naht:
Korund < Glasperlen << Beizen, Schleifen, Elektro- und Plasmapolieren

mit Schwei3naht:
Anlauffarben << Korund < Glasperlen < Plasmapolieren, Beizen < Elektropolieren, Schleifen

Das Strahlen (mit Korund oder mit Glasperlen) ist zwar dazu geeignet Anlauffarben zu
entfernen, erzeugt aber im Vergleich zu anderen Nachbehandlungsverfahren loch-
korrosionsanfélligere Oberflachen.
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Einfluss der Abkuhlgeschwindigkeit auf die Neigung zur
Chromverarmung martensitischer nichtrostender Stahle

P. Rosemann?, N. Kauss?, C. Muller?, T. Halle?
!BAM Bundesanstalt fiir Materialforschung und -priifung
Fachbereich 7.6 Korrosion und Korrosionsschutz
2Otto-von-Guericke-Universitiat Magdeburg
Institut fur Werkstoff- und Fugetechnik, IWF

Die Legierungselemente (Chrom und Kohlenstoff) und die Wéarmebehandlung bestimmen
Korrosionsbestdndigkeit und Harte martensitischer nichtrostender Stéhle. Verschiedene
wissenschaftliche Arbeiten haben bereits gezeigt, dass die Korrosionsbestandigkeit sehr stark
vom Anteil an Chromkarbiden im Geflige bestimmt wird. Der kombinierte Einfluss von
Kohlenstoffgehalt und der Abkuhlgeschwindigkeit beim Harten wurde mit Fokus auf die
Korrosionsbestandigkeit bisher nur unzureichend untersucht. Die Literatur liefert auBerdem
gegensétzliche Aussagen uber den Einfluss der Abklhlgeschwindigkeit, was mdglicherweise
auf unterschiedliche Kohlenstoffgehalte zuruckgefiihrt werden kann. In dieser Arbeit wird
daher systematisch untersucht, ab welcher Abkilihlgeschwindigkeit es bei den Werkstoffen
X20Cr13 und X46Cr13 zu Karbidbildung und Chromverarmung kommt. Die Variation der
Abkuhlgeschwindigkeit erfolgte fur die industriell relevante Hartetemperatur von 1050 °C mit
dem Stirnabschreckversuch. In Abhéngigkeit von der Abkiihlgeschwindigkeit wurden an den
Stirnabschreckproben Gefiige, Harte und Korrosionsbestandigkeit (EPR, kritische Loch-
korrosionspotentiale) untersucht und die Ergebnisse mit thermodynamischen Berechnungen
(ThermocCalc) korreliert. Aus den Ergebnissen wird abgeleitet, unter welchen Bedingungen die
Abkuhlgeschwindigkeit die Korrosionsbestandigkeit beeinflusst.

1. Einleitung

Eine Hauptanwendung von martensitischen nichtrostenden Stdhlen (MNS) sind Schneidwaren,
da diese gleichzeitig eine hohe Schneidleistung und Korrosionsbestandigkeit aufweisen
mussen. Diese Werkstoffklasse hartet, bedingt durch den hohen Chromgehalt von 13 Gew.-%,
auch bei langsamer Abkuhlung vollstdndig martensitisch, weshalb die Erreichung der notwen-
digen Harte unproblematisch ist. Die Korrosionsbestandigkeit von MNS wird durch das
Legierungselement Chrom erreicht, welches unter atmospharischen Bedingungen die Aus-
bildung einer Passivschicht ermdéglicht. Diese hemmt die anodische Metallauflésung und kann
sich bei mechanischer Beschadigung selbstdndig neu ausbilden, was als Repassivierung
bezeichnet wird. Um die Stabilitat der Passivschicht zu gewéhrleisten, muss ein besonderes
Augenmerk auf die Warmebehandlung und Verarbeitung martensitischer nichtrostender Stahle
gelegt werden. Fehler bei der Warmebehandlung, die eine ungleichmaRige Chromverteilung im
Geflige zur Folge haben, und Fehler bei der Oberflachenbearbeitung, wie ein zu hoher
Anpressdruck oder Vorschub, begilinstigen das Auftreten von Lochkorrosion bei korrosiver
Belastung [1, 2]. Die maximale Korrosionsbestadndigkeit kann nur dann erreicht werden, wenn
Chrom homogen im martensitischen Mischkristall vorliegt [3, 4]. Der Kohlenstoffgehalt
bestimmt Harte und Schneidleistung von Kochmessern und wirkt sich gleichzeitig negativ auf
die Korrosionsbestandigkeit aus, sollte er als chromreiches Karbid im Geflige vorliegen [3, 4,
5]. Die Ursachen der variierenden Korrosionsbestandigkeit von industriell hergestellten
Schneidwaren konnte durch die genormten Korrosionspriifung von Schneidwaren nach DIN
EN ISO 8442 [6] im Wechseltauchversuch nicht aufgeklarte werden [1, 2]. Mit neuen
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elektrochemischen Untersuchungsmethoden wurde die geringe Lochkorrosionsbestandigkeit
von Schneidwaren auf den Effekt der Chromverarmung zuriickgefuhrt [3, 7, 8]. Die
urspriingliche Chromverarmungstheorie nach Baumel und Carius [9, 10] besagt, dass bei der
Bildung von Chromkarbiden der umliegenden Matrix Chrom entzogen wird, was zur lokalen
Absenkung vom Chromgehalt fuhrt. Mit der Bildung und mit dem Wachstum eines
Chromkarbids wird also eine Verringerung der Korrosionsbestéandigkeit verursacht. Diese kann
durch eine zunehmende Nachdiffusion von Chrom aus der umliegenden Matrix teilweise
ausgeglichen werden, wozu jedoch sehr hohe Anlasstemperaturen und -dauern notwendig sind
[9, 10]. Gleichzeitig werden bei langen Glihdauern die Harte und der Chromgehalt der Matrix
reduziert, weshalb selbst beim Ausgleich der Chromverarmung nur eine deutlich geringere
Korrosionsbestandigkeit erreicht wird. Zum Nachweis der Chromverarmung wird das
Verfahren der elektrochemisch potentiodynamischen Reaktivierung (EPR) eingesetzt, welches
bereits flr verschiedene nichtrostende Stahle erfolgreich angewendet wird [3, 7, 8, 11, 12, 14].
Eine angepasste Auswertung vom EPR-Verfahren ermdglicht bei MNS vergleichende
Aussagen zum mittleren Chromgehalt des Mischkristalls und zum Grad der Chromverarmung
[3, 14].

Bei Schneidwaren sind die Anlasstemperaturen und -dauern jedoch zu gering, um die mit dem
EPR-Verfahren an Schneidwaren nachgewiesene Chromverarmung zu verursachen [14].
Deshalb wird nun der Einfluss der Abkuhlgeschwindigkeit gezielt untersucht, da beim
X46Cr13 bereits festgestellt wurde, dass eine langsame Abklhlung an Luft zu Chromver-
armung fuhrt [3]. Durch die vorgestellten Untersuchungen soll gezeigt werden, wie der
Kohlenstoffgehalt die Anfalligkeit fir Chromverarmung bei der Abkuhlung beeinflusst und
welche Auswirkung diese Chromverarmung auf die Lochkorrosionsbestéandigkeit hat.

Dazu werden die Werkstoffe X20Crl3 (1.4021) und X46Cr13 (1.4034) bei 1050 °C
austenitisiert und mit dem Stirnabschreckversuch, der Abkuhlgeschwindigkeiten von >400 K/s
bis 2,5 K/s gezielt einstellt, vergleichend untersucht. Auf Basis der verschiedenen Unter-
suchungen wird der Einfluss des Kohlenstoffgehaltes hinsichtlich der Neigung zur Chrom-
verarmung von MNS dargestellt und die Unterschiede zur Harte veranschaulicht.

2. Material und Methoden
2.1 Werkstoffe, thermodynamische Berechnungen und Stirnabschreckversuch

Die chemische Zusammensetzung der verwendeten Werkstoffe ist in Tab. 1 dargestellt. Beide
Stahle entsprechen den Sollwerten nach [13].

Tab. 1: Chemische Zusammensetzung der verwendeten Werkstoffe (Gew.-%)
Werkstoff C Cr Mo N V. Ni Mn Si Cu P S
X20Cr13(1.4021) 0.23 13.3 0.02 0.01 0.02 0.10 0.33 0.29 0.02 0.015 <0.001
X46Cr13 (1.4034) 0.42 139 0.03 0.01 0.10 0.31 0.53 0.40 0.15 0.017 <0.001

Um den Einfluss vom Kohlenstoffgehalt auf die Veranderungen im Gefiige bei der Abkihlung
MNS zu veranschaulichen, wurden zunéchst thermodynamische Berechnungen auf Basis der
chemischen Zusammensetzung (Tab. 1) mit der Software ThermoCalc durchgefuhrt. Damit
wurde der thermodynamisch angestrebte Gleichgewichtszustand berechnet, um den Anteil an
Chromkarbiden im Geflige temperaturabhangig zu ermitteln, siehe Abb. 1 a) und b).

Beim Harten, was typischerweise bei 1050 °C erfolgt, werden nur beim X20Cr13 alle Karbide
aufgeldst, wahrend beim X46Cr13 noch ca. 2 Gew.% Karbide verbleiben, da der Anteil an
Kohlenstoff, der bei 1050 °C nicht im Austenit geldst werden kann, in chromreichen Karbiden
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gebunden bleibt. Die Konzentration der Legierungselemente Cr und C ist damit von der
Hértetemperatur abhé&ngig und die Werkstoffzusammensetzung (Tab. 1) wird erst bei
vollstandiger Auflosung aller Karbide erreicht. Durch die unvollstdndige Auflosung der
Karbide werden beim X46Cr13 lediglich 0,35 Gew.-% Kohlenstoff und 13,33 Gew.-% Chrom
im austenitischen Mischkristall geldst.
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Abb. 1: Phasenanteile der Werkstoffe a) X20Cr13 und b) X46Cr13 in Abhéngigkeit von der
Temperatur

Fur die Variation der Abkuhlgeschwindigkeit wurde die industriell tbliche Hartetemperatur
von 1050 °C ausgewahlt. Die Austenitisierungsdauer wurde mit 30 Minuten so hoch gewéhlt,
dass der thermodynamisch berechnete Gleichgewichtszustand auch sicher erreicht wird [14].
Der Einfluss der Abkuhlgeschwindigkeit beim Abschrecken wurde mit dem Stirnabschreck-
versuch untersucht. In Abb. 2 sind der schematische Versuchsaufbau (a) und die experimentell
ermittelten T-t-Verlaufe in Abhangigkeit vom Stirnabstand (b) dargestellt.
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Abb. 2: a) Schematische Darstellung vom Stirnabschreckversuch mit den erreichbaren
mittleren Abkuhlgeschwindigkeiten im Bereich von 1050 bis 500 °C und b) T-t-Verlauf beim
Stirnabschreckversuch in Abhangigkeit von Stirnflachenabstand bzw. Abkiihlgeschwindigkeit

Mit dem Stirnabschreckversuch wurden Abkihlgeschwindigkeiten im Bereich von > 100 K/s
bis ca. 2,5 K/s erzeugt, um die Auswirkung einer langsamen Abkiihlung an beiden Stahlen
vergleichend zu untersuchen. Dies erlaubt eine Abschatzung der kritischen Abkinhl-
geschwindigkeit, welche die Korrosionsbestandigkeit noch nicht negativ beeinflusst, und
charakterisiert damit die Neigung zur Chromverarmung. Die Stirnabschreckproben wurden
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nach dem Abschrecken bei 200 °C fir 2 h angelassen, um die verzdgerte Bildung von
Harterissen zu vermeiden [14].

2.3 Metallographie und Harteprtfung

In Abhéangigkeit von der durchgefiihrten Warmebehandlung wurde das Geflige untersucht und
die Harte ermittelt. Dazu wurden die Stirnabschreckproben der Lange nach mittig halbiert,
geschliffen, poliert und in gealterter V2A-Beize (100 ml konzentrierte Salzsaure, 100 ml
destilliertes Wasser, 10 ml HNO3) bei 60°C fiir 15 Sekunden geétzt. Die Abbildung vom
Geflige erfolgte in verschiedenen Abstdnden zur Stirnfliche im REM, um Menge und
Verteilung der Ausscheidungsphasen sowie das Matrixgeflige zu visualisieren. Die Harte wurde
ebenfalls in Abhangigkeit vom Stirnabstand nach Rockwell (HRC) ermittelt.

2.3 Elektrochemisch potentiodynamische Reaktivierung

Mit der elektrochemisch potentiodynamischen Reaktivierung (EPR) wurde das Passivierungs-
und Reaktivierungsverhalten der verschiedenen Abkilhlgeschwindigkeiten bzw. Stirnabstande
der Stirnabschreckproben nach dem ,,double-loop“-Verfahren untersucht. Es wurde eine 0,1 M
H2SO4-L6sung und eine klassische Dreielektrodenanordnung, bestehend aus Arbeitselektrode
(Probe), Ag/AgCl-Bezugselektrode (+197 mVnkHe) und Platin-Gegenelektrode, verwendet.
Mit einem Potentiostaten der Firma Gamry wurde zundchst 2 mV/s von -500 mV ag/agcr bis
100 mVagagcr anodisch zu polarisiert, um eine Passivschicht auszubilden (Passivierung).
Beim Erreichen von 100 mVagagcr wurde die Polarisationsrichtung umgekehrt und
bis -500 mVagagel in kathodischer Richtung zuriick polarisiert, um die Auflésung von
chromverarmten Bereichen zu induzieren (Reaktivierung). Die maximale Stromdichte bei der
Passivierung (Passivierungsstromdichte) ist umgekehrt proportional zum Gehalt an
passivitatsbestimmenden Legierungselementen (insbesondere Chrom) im Mischkristall. Die
maximale Stromdichte bei der Reaktivierung (Reaktivierungsstromdichte) ist proportional zur
lokalen Auflésung chromverarmter Bereiche und zeigt den Grad an Chromverarmung.

2.4 Bestimmung kritischer Lochkorrosionspotentiale

Die kritischen Lochkorrosionspotentiale wurden in Abhangigkeit von der Abkihlgeschwin-
digkeit durch potentiodynamische Polarisation bestimmt. Vor der Durchfiihrung wurden die
Stirnabschreckproben mit 180er SiC-Papier nass geschliffen und fur eine Stunde bei 95 %
relativer Luftfeuchte ausgelagert, um eine stabile Passivschichtausbildung zu ermdglichen. Zur
Bestimmung der kritischen Lochkorrosionspotentiale wurde eine neutrale Boratpufferlosung
(pH 7,4) mit einem NaCl Gehalt von 0,1 M verwendet. Der Rand der Messflache wurde mit
einem Abdecklack versehen, um Spaltkorrosion zu unterbinden. Die Untersuchungsflache
wurde mit 1 mV/s in anodische Richtung polarisiert und dabei kontinuierlich die Stromdichte
gemessen. Anhand des schlagartigen Stromdichteanstieges beim Auftreten von Lochkorrosion
wurde das kritische Lochkorrosionspotential beim Uberschreiten einer Stromdichte von
100 pA/ecm? bestimmit.

3. Ergebnisse und Diskussion

Zuné&chst wurde das Gefiige in Abhangigkeit von der Abkuhlgeschwindigkeit untersucht, siehe
Abb. 3. Beim Werkstoff X20Cr13 ist ein martensitisches einphasiges Gefuige vorhanden und
erst bei einer Abkuhlgeschwindigkeit von 2,4 K/s sind feine Karbidausscheidungen an den
Korngrenzen zu erkennen. Beim X46Cr13 sind noch kugelférmige Karbide in der
martensitischen Matrix vorhanden. Eine Verringerung der Abkuhlgeschwindigkeit bewirkt
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beim X46Cr13 schon ab 15 K/s visuell sichtbare Karbidausscheidungen an den Korngrenzen.
Damit bewirkt der hohere Kohlenstoffgehalt vom X46Cr13, dass nach dem Austenitisieren
noch Karbide vorhanden sind und sich Korngrenzkarbide bei langsamer Abkuhlung friher als
beim X20Cr13 ausscheiden. Die Hérte ist beim X20Cr13 mit 47 HRC deutlich geringer als
beim X46Cr13 mit 56 HRC. Die Abkuhlgeschwindigkeit hat bei beiden Werkstoffen keinen
Einfluss auf die Harte.

50 Ki/s 15 Kis 2,4 Kis

X20Cr13

X46Cr13

N = _‘. :
e 10um 3 A w/ /,.Alioum

Abb. 3: Geflige der Werkstoffe X20Cr13 und X46Cr13 nach Austenitisierung fiir 30 min bei
1050 °C in Abhé&ngigkeit von der Abkiihlgeschwindigkeit beim Stirnabschreckversuch

Die Bildung von Karbiden kann die Korrosionsbestdndigkeit negativ beeinflussen, wenn
Chrom lokal verarmt. Daher wurde das EPR-Verfahren genutzt, um Chromverarmung in
Abhangigkeit von der Abkuhlgeschwindigkeit nachzuweisen. In Abb. 4 sind die Kurven vom
EPR-Verfahren fur die Werkstoffe X20Cr13 und X46Cr13 dargestellt.
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Abb. 4: Einfluss der Abkuhlgeschwindigkeit auf die Ergebnisse des EPR-Verfahrens fur die

Werkstoffe a) X20Cr13 und b) X46Cr13

Um beim X46Crl13 festzustellen, ob die Chromverarmung von den Korngrenzkarbiden oder
von den runden, beim Austenitisieren nicht aufgeldsten Weichglihkarbiden stammt, wurde das
EPR-Verfahren abgewandelt, um chromverarmte Bereich im Geflige zu visualisieren. Die
Oberfl&che der Stirnabschreckprobe vom X46Cr13 wurde dazu poliert und das EPR-Verfahren
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nach dem ,single-loop* Prinzip durchgefiihrt. Dabei erfolgt die Passivierung nicht durch
kontinuierliche Polarisation, sondern durch einen Potentialsprung auf +100 mV fir finf
Minuten. Dieser bewirkt die Passivierung der polierten Oberflachen in den ersten Sekunden des
Versuches, ohne dass die polierte Oberflache signifikant beeinflusst wird. Bei der nach-
folgenden kontinuierlichen Polarisation von +100 mV bis -500 mV mit 2 mV/s fihrt die
Reaktivierung ausschliellich zur selektiven Auflésung chromverarmter Bereiche. Die Kurven
der Reaktivierung und die dabei entstehende selektive Auflosung sind in Abb. 5 dargestellt.
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Abb. 5: Einfluss der Abkihlgeschwindigkeit auf Reaktivierung nach dem SL-EPR-Verfahren
und die dabei entstehende selektive Auflésung fur b) 50 K/s, ¢) 15 K/s und d) 2,4 K/s

Bei der anodischen Polarisation flieBt immer noch eine passivitatserhaltende Stromdichte,
sodass bei 4 K/s und 2,4 K/s kein vollstdndig passiver Zustand durch den Potentialsprung
erreicht wird. Auch bei dieser Art der Reaktivierung steigt die Stromdichte an, wenn die
Abkuhlgeschwindigkeit verringert wird. Gleichzeitig verstarkt sich der selektive Material-
abtrag im Geflige mit der Reaktivierungsstromdichte. Dabei tritt die selektive Aufldsung
sowohl an den beim Austenitisieren nicht aufgelésten Weichglihkarbiden als auch an den
Korngrenzkarbiden auf. Somit leistet der erhdhte Kohlenstoffgehalt einen doppelten Beitrag
zur Chromverarmung, wenn der Werkstoff X20Cr13 zum Vergleich herangezogen wird, der
erst bei einer Abkuhlgeschwindigkeit von 2,4 K/s eine minimale selektive Auflésung an den
Korngrenzkarbiden zeigt.

AbschlieRend wurde fur die Werkstoffe X20Crl3 und X46Crl3 das kritische
Lochkorrosionspotential in Abhangigkeit von der Abkiihlgeschwindigkeit bestimmt, siehe
Abb. 6.

Beim X20Cr13 zeigt die Verringerung der Abkuhlgeschwindigkeit keine Auswirkung auf die
Stirnabschreckprobe und die kritischen Lochkorrosionspotentiale liegen im gleichen Bereich.
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Beim X46Cr13 verursacht die verringerte Abkihlgeschwindigkeit eine signifikante
Verringerung der Kkritischen Lochkorrosionspotentiale, was auf die erhohte Anfélligkeit der
chromverarmten Bereiche zurlickzufuhren ist. Eine Abkihlung an ruhender Luft, wie sie bei
beiden Stahlen in den Werkstoffdatenblattern empfohlen wird, ist aus Sicht der
Korrosionsbestéandigkeit somit nur bei geringem Kohlenstoffgehalt maglich.
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Abb. 5: Einfluss der Abkuhlgeschwindigkeit auf das kritische Lochkorrosionspotential fir die
Werkstoffe a) X20Cr13 und b) X46Cr13

4. Zusammenfassung und Ausblick

Die Verteilung der Legierungselemente im Gefuige martensitischer nichtrostender Stahle wird
durch die Austenitisierungstemperatur festgelegt, aber die Abkuhlgeschwindigkeit beim Hérten
bestimmt, ob dieser korrosionsbestandige Zustand bis Raumtemperatur erhalten bleibt. Bei sehr
hoher Abkiihlgeschwindigkeit, wie sie beim Abschrecken in Wasser (400 K/s) erreicht wird, ist
dies der Fall, da atomare Platzwechselvorgange kinetisch unterdriickt werden. Wird langsamer
abgekihlt, so verandert sich die Verteilung der Legierungselemente im Geflige durch
Diffusions- und Phasenbildungsprozesse wahrend der Abkuthlung. Dabei streben alle Phasen
den temperaturbedingten thermodynamischen Gleichgewichtszustand an. Das bedeutet, dass
bei langsamer Abkiihlung erneut Karbide im Geflige der Werkstoffe X20Cr13 und X46Cr13
gebildet werden. Die Temperatur, ab der Karbide thermodynamisch gebildet werden kdnnen,
ist beim X20Cr13 deutlich niedriger als beim X46Crl13. Letzterer ist schon bei einer
Verringerung der Temperatur um wenige Grad bestrebt, Karbide zu bilden. Beim X20Cr13 ist
ein Puffer von ca. 100 K zwischen Hartetemperatur (1050 °C) und Karbidbildungstemperatur
(950 °C) vorhanden, in dem noch keine Karbide bei der Abkuhlung gebildet werden. Das
erklart ebenfalls die geringere Neigung von X20Cr13, bei der Abklhlung Karbide zu bilden.
Die Abkuhlgeschwindigkeit, bei der Karbidbildung einsetzt, wird somit sehr stark vom
Kohlenstoffgehalt und von der Austenitisierungstemperatur bestimmt.

Die bei langsamer Abkuhlung an den Korngrenzen gebildeten Karbide verringern signifikant
die Korrosionsbestandigkeit vom X46Cr13, da sie lokal Chrom binden und somit Chrom-
verarmung verursachen. Die beim Austenitisieren nicht aufgel6sten runden Karbide verur-
sachen ebenfalls Chromverarmung und selektive Auflésung bei langsamer Abkuhlung, was mit
dem EPR-Verfahren nachgewiesen wurde. Somit verstarkt der hthere Kohlenstoffgehalt vom
X46Cr13 die Neigung zur Chomverarmung in mehrfacher Weise. Einmal durch die Korn-
grenzkarbide und aulRerdem durch nicht aufgeloste Weichglihkarbide. Damit hat der Stahl
X20Cr13 zwar eine deutlich geringere Harte, ist aber weniger anféllig fur Chromverarmung bei
langsamer Abkihlung. Die hoéhere Harte vom X46Crl3 wird zu Lasten der Korrosions-
bestandigkeit erzielt und verursacht ein kleineres Prozessfenster bei der Abkiihlgeschwindig-
keit, wenn eine hohe Korrosionsbestandigkeit angestrebt wird.
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Sensibilisierungsverhalten vom stickstofflegierten, austenitischen,
nichtrostenden Stahl 1.4456

C. Muller?, T. Halle!, P. Rosemann'?
1Otto-von-Guericke-Universitit Magdeburg,
Institut fur Werkstoff- und Fugetechnik
2BAM Bundesanstalt fiir Materialforschung und -priifung,
Fachbereich 7.6 Korrosion und Korrosionsschutz

Austenitische nichtrostende Stéhle kommen seit vielen Jahren in den verschiedensten
industriellen Zweigen zum Einsatz (Pharma-, Medizin- und Lebensmittelindustrie, Bauwesen,
Energie- und Antriebstechnik). Druckaufgestickte nichtrostende Austenite mit ca. 19 Gew.-%
Mangan und 0,8 Gew.-% Stickstoff, sind als nickelfreie Variante seit einigen Jahren grof3-
technisch auf dem Markt verfugbar. In diesen Stahlen wird die austenitische Matrix ohne die
Legierungszugabe von Nickel sichergestellt, wahrend gleichzeitig die korrosive Bestandigkeit
und die mechanischen Eigenschaften verbessert werden. Wie bei allen nichtrostenden Stéhlen
beeinflussen die chemische Zusammensetzung und die Warmebehandlung entscheidend das
Geflige und die Eigenschaften. Durch Lésungsgliihen, Abschrecken und gezieltes Kaltver-
festigen kdnnen bei diesen Stéhlen hervorragende mechanische Kennwerte erreicht werden (Rm
von 900 MPa bis 2.000 MPa, As > 50 %, Ay > 350 J). In der Regel dient das Lésungsglithen
der Beseitigung unerwiinschter Ausscheidungsphasen (Cr2N, M23Ce und Sigma-Phase) und der
homogenen Verteilung der Legierungselemente im Austenit, was auch die VVoraussetzung fur
eine  hohe Kaorrosionshestandigkeit darstellt. Wird die homogene Verteilung der
Legierungselemente (Cr, Mo und N) durch suboptimale Warmebehandlungs-, Verarbeitungs-
oder Einsatzbedingungen beeintrachtigt, kann die korrosive Bestandigkeit nicht auf Dauer
gewahrleistet werden. Daher ist die genaue Kenntnis vom Sensibilisierungsverhalten dieser
hochstickstofflegierten Stéhle unerlasslich.

Am stickstofflegierten Werkstoff 1.4456 (X8CrMnMoN18-18-2) wird das Sensibilisierungs-
verhalten am ldsungsgegliihten Zustand durch die gezielte Variation der Warmaus-
lagerungsparameter untersucht. Dabei wird im Temperaturbereich von 500 °C bis 900 °C die
Gluhdauer systematisch variiert, um zu ermitteln, wann Ausscheidungen im Gefiige auftreten
und ob diese die Korrosionsbestandigkeit beeintrachtigen. Die verschiedenen Sensibilisie-
rungszustande werden mit dem EPR-Verfahren, der KorroPad-Priifung und dem REM ver-
gleichend untersucht. Zur besseren Interpretation der experimentellen Ergebnisse werden auch
thermodynamische Berechnungen genutzt, welche die Existenzbereiche der verschiedenen
Ausscheidungsphasen vorhersagen. Damit kann die Veranderung der Korrosionsbestandigkeit
mit dem Auftreten der verschiedenen Phasen korreliert und die Anwendbarkeit der
experimentellen Methoden fiir stickstofflegierte Stahle nachgewiesen werden.

1. Einleitung

Im Bereich der austenitischen nichtrostenden Stéhle existiert, neben den weit verbreiteten
Chrom-Nickel-Austeniten, das vielversprechende Legierungskonzept der Mangan-Austenite.
Bei diesen wird Nickel durch Mangan und Stickstoff substituiert, um das austenitische Geflige
sicherzustellen und gleichzeitig die Korrosionsbestandigkeit sowie die mechanischen Eigen-
schaften zu verbessern [1]. Druckaufgestickte austenitische Stahle mit ca. 0,8 Gew.-% Stick-
stoff passen augenscheinlich in dieses Anforderungsprofil und bieten eine sehr gute Kombina-
tion aus Korrosionsbestandigkeit, Festigkeit und Zahigkeit [2-5]. Allgemein ist eine homogene
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Verteilung der Legierungselemente (insbesondere Cr, Mo und N) in der austenitischen Matrix
von entscheidender Bedeutung flr eine stabile Passivschichtausbildung und damit die Korro-
sionsbestandigkeit dieser druckaufgestickten Austenite. Die Bildung von Ausscheidungen
(CraN, M23Ce und Sigma-Phase) durch eine gezielte Auslagerung bei erhohten Temperaturen
kann neben der Kaltverfestigung auch zur Optimierung der Festigkeit genutzt werden, wéhrend
Verarbeitungsfehler eine starke Minderung der korrosiven Besténdigkeit bewirken kénnen
[1, 6-8]. Chromkarbide und Chromnitride reduzieren bei ihrer Bildung lokal den Chromgehalt
der umgebenden Matrix und begtinstigen lokale Korrosionserscheinungen [6-10].

Trotz der bekannten Theorien zur Chromverarmung und Ausscheidungsbildung dieser Stahle
wurden bisher keine systematischen Untersuchungen an unterschiedlichen Wéarmebehand-
lungszustanden hinsichtlich ihrer Korrosionsbestandigkeit durchgefiihrt. Da gerade mit stei-
genden Stickstoffgehalten das Bestreben zur Bildung von Chromnitriden (Cr2N) wéchst, siehe
Abb. 1, ist eine solche Charakterisierung unerlasslich fur den sicheren Einsatz dieser Stahle.
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Der Zusammenhang zwischen sensibilisierender Warmebehandlung, der Phasenbildung im
Gefiuige und der korrosiven Bestandigkeit wird am Beispiel vom 1.4456 (X8CrMnMoN18-18-
2) untersucht, um den kunftigen Einsatz in neuen technischen Bereichen zu ermdglichen und
neue Impulse fir deren Verarbeitung zu initiieren.

2. Material, Warmebehandlung und Methoden

Fur die Untersuchungen wurde der druckaufgestickte, austenitische, nichtrostende Stahl 1.4456
(X8CrMnMoN18-18-2) verwendet. Dieser wurde durch das Druck-Elektro-Schlacke-
Umschmelz-Verfahren (DESU) von der Energietechnik Essen GmbH hergestellt. Die
chemische Zusammensetzung ist in Tab. 1 dargestellt.

Tab. 1: Chemische Zusammensetzung vom Stahl 1.4456 (Gewichts-%)
C N Mn Cr Mo Ni Si \ P S

14456 006 081 191 175 22 013 065 0,08 0,018 0,001

Auf Basis der chemischen Zusammensetzung vom Stahl 1.4456 (Tab. 1) wurden die im
thermodynamischen Gleichgewicht auftretenden Phasen, unter Verwendung der kommer-
ziellen Software ThermoCalc (Datenbank TCFe7), berechnet. Diese Berechnungen wurden
genutzt, um die Losungsgliihtemperatur (1150 °C) zu ermitteln, bei der alle Ausscheidungs-
phasen aufgeldst sind, und um die Temperaturen fiir die Warmauslagerung auszuwéhlen. Die
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Temperaturen <800 °C dienen der Charakterisierung der Ausscheidungsdynamik bei der
gleichzeitigen Bildung der drei Ausscheidungsphasen (Cr2N, M23Cs und Sigma-Phase). Die
Warmauslagerung bei 900 °C bewirkt ausschlieBlich die Bildung von Cr2N, sodass der Einfluss
von M23Ces und Sigma-Phase unterdriickt wird. In Tab. 2 sind die erzeugten Warmaus-
lagerungszusténde des 1.4456 zusammengefasst.

Tab. 2: Warmauslagerungszustande vom 1.4456 nach Ldsungsgliihen bei 1150 °C fur 15 min

500°C 10 min 1h 5h 10 h 15h 20h  50h 100h
600 °C 5 min 10 min 30 min 1h 2h 4 h 8h 16 h
700 °C 1 min 5 min 10 min 30 min 1h 2h 4 h 8h
800 °C 1 min 5 min 10min  20min 40 min 1h 2h 4h
900 °C 1 min 5 min 10 min 30 min 1h 2h 4 h 8h

Alle Proben wurden vor der Warmauslagerung bei 1150 °C fiir 15 min l6sungsgegliht und in
Wasser abgeschreckt, um die Auflésung aller im Ausgangsmaterial befindlichen Ausschei-
dungsphasen sowie die homogene Verteilung der Legierungselemente im Geflige zu sichern.
Zur Charakterisierung des Gefiiges wurden Atzungen nach Beraha II (35 s) durchgefiihrt und
im Rasterelektronenmikroskop (REM) untersucht. Damit wurde die Bildung von Ausschei-
dungen infolge der steigenden Warmauslagerungsdauer mikroskopisch nachgewiesen und in
Bezug zu den Ergebnissen der Korrosionsuntersuchungen bewertet.

Die Lochkorrosionsanfalligkeit der verschiedenen Warmauslagerungszustande wurde an-
schlielend mit der KorroPad-Prufung charakterisiert [8, 12-13]. Die KorroPads bestehen aus
einem Agar-Gel, in dem 0,1 M NaCl und der Eisen-Indikator Kaliumhexacyanoferrat (1 Gew.-
%) enthalten sind. Es dient dem Nachweis und der Bewertung lochkorrosionsanfélliger
Zustande bei nichtrostenden Stéhlen [13]. Die Proben wurden vor der Prufung mit 180er
SiC-Schleifpapier nass angeschliffen und anschlie3end fur 24 h bei einer relativen Luftfeuchte
von 95 % ausgelagert. Dies ermdglicht die Ausbildung einer stabilen Passivschicht und sichert
die Vergleichbarkeit der einzelnen Warmauslagerungszustdnde. Fir die anschlieRende
Bewertung der blauen Anzeigen wurden die KorroPads eingescannt, digitalisiert und visuell
bewertet. Es kdnnen drei typische Erscheinungsbilder bei der KorroPad-Priifung unterschieden
werden, die eine vergleichende Bewertung der Lochkorrosionsbestandigkeit ermdglichen:

e Kkeine Anzeigen — stabile Passivschicht =~ — keine Lochkorrosionsanfalligkeit
e Kleine Anzeigen — metastabile Lochkeime — geringe Lochkorrosionsanfilligkeit
e grofRe Anzeigen — stabile Lochkorrosion — starke Lochkorrosionsanfilligkeit

Das korrosive Sensibilisierungsverhalten wurde auBerdem durch die elektrochemische
potentiodynamische Reaktivierung (EPR) untersucht, um Anderungen im Passivierungs- und
Reaktivierungsverhalten zu detektieren [7-8]. Hierfir wurden die Proben mit 600er SiC-
Schleifpapier nass angeschliffen, um einen aktiven Zustand zu erreichen. Mit einem
Potentiostaten wurde, in einer 0,5M Schwefelsdure mit 0,01 M Kaliumthiocyanat als
Aktivator, umgehend von -550 mV agiagcl bis 100 mVagiagel anodisch polarisiert (2 mV/s), um
den Stahl zu passivieren. Bei 100 mVagagci wurde anschlielend die Polarisationsrichtung
umgekehrt und zurick bis -550 mVagagcr polarisiert (2 mV/s), um sensibilisierte
Gefluigebereiche zu reaktivieren. Mit dem EPR-Verfahren kdnnen das Passivierungsverhalten,
anhand der maximalen Passivierungsstromdichte, und die Passivschichtstabilitat, anhand der
maximalen Reaktivierungsstromdichte, charakterisiert werden. Diese Kennwerte geben
Aufschluss Uber den mittleren Legierungsgehalt der Matrix und die Existenz von chrom-
verarmten Bereichen.
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3. Ergebnisse und Diskussion

In Abb. 2 sind die Ergebnisse der thermodynamischen Gleichgewichtsberechnungen mit der
Software ThermoCalc dargestellt. Die Berechnungen zeigen, dass durch das Lésungsgliihen bei
1150 °C alle Phasen im Austenit aufgeldst werden und somit ein homogener Ausgangszustand
nach Wasserabschrecken vorliegt. Im weiteren Verlauf der Untersuchungen dienen diese
Berechnungen auch als Grundlage zur Erklarung von Veranderungen der Korrosions-
bestandigkeit bei der Warmauslagerung.
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Bei den Warmauslagerungstemperaturen < 800 °C werden alle wichtigen Ausscheidungs-
phasen (CraN, M23Cs und Sigma-Phase) aus der Matrix ausgeschieden. Die Berechnungen
zeigen aulerdem, dass bei 900 °C nur Chromnitride aus der austenitischen Matrix gebildet
werden. Eine Gegeniiberstellung der Ergebnisse bei 700 °C und 900 °C ermdglicht daher, den
Einfluss von Cr2N auf die Korrosionsbestandigkeit zu bewerten.

In Abb. 3 sind rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen von drei ausgewahlten Warmaus-
lagerungszustéanden bei 700 °C dargestellt. Mit zunehmender Warmauslagerungsdauer ist eine
deutliche Belegung der Korngrenzen mit kleinen Ausscheidungen erkennbar. Nur nach 5 min
bei 700 °C sind noch keine Ausscheidungen in der austenitischen Matrix vorhanden.

Abb. 3: Gefiige des 1.4456 in Abhé&ngigkeit von der Warmauslagerungsdauer bei 700 °C:
a)5min,b)2hundd)8h

Auf Basis der thermodynamischen Berechnungen kann es sich bei den Ausscheidungen an den
Korngrenzen um M23Cs, CroN oder die Sigma-Phase handeln. Fur eine lokale chemische
Analyse durch energiedispersive Rontgenstrahlung (EDX) oder eine Phasenanalyse mittels
Rontgenbeugungsmessungen sind die Phasen bzw. die Phasenanteile aber zu klein. Eine genaue
Identifikation wére daher nur durch Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) mdglich. Ob
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die Ausscheidungen an den Korngrenzen bereits einen schadlichen Einfluss auf die Loch-
korrosionsbestandigkeit des 1.4456 haben, wurde anschlieBend mit der KorroPad-Prufung
untersucht. Die dazugehdrigen Erscheinungsbilder nach der KorroPad-Priifung sind in Abb. 4
dargestellt.
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Abb. 4: KorroPad-Prifung des 1.4456 in Abhédngigkeit von der Warmauslagerung bei 700 °C
a) 5min, b) 10 min, ¢) 30 min, d)1h, e)2h, f)4h

— —

Es ist deutlich zu erkennen, dass bereits sehr kurze Warmauslagerungsdauern von nur 10 min
bei 700 °C eine Anfélligkeit gegenlber Lochkorrosion bewirken. Die Anzahl der stabilen
Lochkorrosionsanzeigen steigt mit der Auslagerungsdauer tendenziell an. Die Lochkorrosions-
anfalligkeit korreliert mit dem erstmaligen Auftreten von Ausscheidungen bei 10 min. Die
weitere Abnahme der Lochkorrosionsbesténdigkeit lasst sich durch die zunehmende Ausschei-
dung an den Korngrenzen erkldaren. Die Ergebnisse des EPR-Verfahrens werden in Abb. 5
anhand ausgewahlter Stromdichte-Potential-Kurven dargestellt.
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Auf Basis der EPR-Kurven ist eine mit der Warmauslagerungsdauer bei 700 °C anwachsende
Reaktivierung festzustellen. Dies belegt, dass die Ausscheidungen an den Korngrenzen zu
Chromverarmung flhren, was auch die abnehmende Lochkorrosionsbestandigkeit bei der
KorroPad-Prifung erkléart. Die Passivierungsstromdichte bleibt dabei konstant, da sich der
mittlere Legierungsgehalt in der Matrix mit zunehmender Auslagerung kaum verandert. Die
Fahigkeit zur Ausbildung der Passivschicht ist also nur lokal an den Korngrenzen
beeintrachtigt. In Korrelation mit den Gefligeaufnahmen aus Abb. 3 ist ein direkter
Zusammenhang zwischen dem wachsenden Phasenanteil der Ausscheidungen und der
zunehmenden Chromverarmung vorhanden. Bei zu langen Warmauslagerungsdauern ist dieser
hochstickstofflegierte Stahl nicht in der Lage, eine ausreichend stabile Passivschicht zu bilden.

Der Vergleich der Ergebnisse bei 700 °C und 900 °C soll klaren, ob Chromnitride urséchlich
fur die Minderung der korrosiven Bestandigkeit sind, da bei 900 °C nur Chromnitride aber
keine Chromkarbide und auch nicht die Sigma-Phase gebildet werden (vgl. Abb. 2). Im
Folgenden werden die Ergebnisse der Warmauslagerung bei 900 °C, in der gleichen Weise wie
bei 700 °C, vorgestellt.
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In Abb. 6 sind die Geflige nach der Warmauslagerung bei 900 °C dargestellt. Nach 30 min
Warmauslagerung konnen bereits deutlich CroN-Ausscheidungen an den Korngrenzen beo-
bachtet werden. Mit der Warmauslagerungsdauer steigt der Phasenanteil dieser lamellenférmig
wachsenden Nitride sehr stark an. Im Vergleich zu der Auslagerung bei 700 °C zeigen sich hier
massive Phasenfelder, die sich nicht mehr nur auf die Korngrenzen beschrénken.

Abb. 6: Gefiige des 1.4456 in Abhéngigkeit von der Warmauslagerungsdauer bei 900 °C:
a)30min,b) 1hundc)8h

Die Lochkorrosionsanfélligkeit wurde in Abhéngigkeit von der Warmauslagerungsdauer bei
900 °C ebenfalls mit der KorroPad-Priifung untersucht, siehe Abb. 7. Dabei ist zu erkennen,
dass trotz der Bildung der CroN-Ausscheidungen bei 900 °C keine signifikante Verringerung
der Lochkorrosionsbestandigkeit festgestellt werden kann. Erst nach 2 h Auslagerungszeit
entstehen vereinzelt metastabile Lochkeime, die zu kleinen Anzeigen fuhren. Die Bestandigkeit
gegentiber Lochkorrosion wurde folglich nur minimal beeintréchtigt, da die auftretenden
Lochkeime repassivieren. Die starke Abnahme der Lochkorrosionsbestandigkeit bei 700 °C ist
also nicht primér auf die Bildung von Cr2N zurtickzufiihren. Dies bedeutet aber nicht, dass die
Chromnitride keinen schadigenden Einfluss auf die Korrosionsbestandigkeit besitzen.
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Abb. 7: KorroPad-Prifung am 1.4456 in Abhangigkeit von der Warmauslagerung bei 900 °C
a) 5min, b) 10 min, ¢)30min, d)1h, e)2h, f)4h

Mit dem EPR-Verfahren wurde ebenfalls keine Reaktivierung durch die Warmauslagerung bei
900 °C festgestellt, siehe Abb. 8. Trotz des hohen Gehalts an Chrom in den Nitriden und deren
lamellarer Morphologie kommt es zu keiner nachweisbaren Chromverarmung.
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Bei 8 h Warmauslagerungsdauer ist lediglich eine geringe Erhohung der Passivierungs-
stromdichte zu erkennen, was mit dem Abbinden von Chrom in den CraN-Ausscheidungen
erklart werden kann. So wird der Chromgehalt im Austenit durch die Bildung der Nitride global
abgesenkt. Im Kontext der Verarbeitung dieser Stédhle und der hartesteigernden Wirkung der
Chromnitride bietet die Warmauslagerung bei 900 °C, mit Blick auf die Korrosions-
bestandigkeit, ein interessantes Anwendungspotential.

AbschlieBend werden die Ergebnisse aller Warmauslagerungsversuche genutzt, um das
Sensibilisierungsverhalten vom stickstofflegierten Stahl 1.4456 auf Basis der KorroPad-
Prifung und anhand des EPR-Verfahrens, zu prazisieren. Die Anfalligkeitsbereiche sind in
Abb. 9 gegenubergestellt. Auffallend ist, dass die Warmauslagerung bei 500 °C und 600 °C
keine Lochkorrosionsanfalligkeit bewirkt. Dies lasst sich auf zu kurze Auslagerungszeiten bzw.
zu geringe Diffusionsgeschwindigkeiten bei diesen niedrigen Temperaturen zurtickfiihren. Als
besonders anfallig erweisen sich die Warmauslagerungen bei 700 °C und 800 °C, wo bereits
nach 10 min bzw. 40 min stabile Lochkorrosion einsetzt. Das EPR-Verfahren zeigt auch nur in
diesem Temperaturbereich Chromverarmung. Die KorroPad-Prifung ist daher deutlich
sensitiver beim Nachweis korrosionsanfalliger Zustande. Die Warmauslagerung bei 900 °C ist
hingegen als unkritisch einzuschétzen, da selbst bei 8 h Warmauslagerung maximal metastabile
Anzeigen auftreten.
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Abb. 9: Sensibilisierungsbereiche vom Werkstoff 1.4456 (X8CrMnMoN18-18-2) auf Basis der
Ergebnisse: a) der KorroPad-Priifung und b) vom EPR-Verfahren

4. Zusammenfassung und Ausblick

Es wurde das Sensibilisierungsverhalten vom druckaufgestickten, austenitischen, nicht-
rostenden Stahl 1.4456 (X8CrMnMoN18-18-2) in Abh&ngigkeit von den Warmauslagerungs-
parametern untersucht. Dabei konnte mit dem EPR-Verfahren (elektrochemische potentio-
dynamische Reaktivierung) und der KorroPad-Prifung der Effekt der Ausscheidungsbildung
bei verschiedenen Auslagerungstemperaturen nachgewiesen werden. Die KorroPad-Prufung
reagierte deutlich empfindlicher auf die ausscheidungsbedingte Sensibilisierung als das EPR-
Verfahren, sodass auch bei kiirzeren Warmauslagerungsdauern eine Korrosionsanfalligkeit
nachweisbar war. Mit dem EPR-Verfahren konnte lediglich fiir fiinf Zustdnde im Bereich von
700 °C und 800 °C eine signifikante Chromverarmung (ir > 0,1 mA/cm?) nachgewiesen
werden. Der Trend der KorroPad-Prifung bestétigte sich auch beim EPR-Verfahren. Bei
500 °C und 600 °C trat im Untersuchungsbereich keine Sensibilisierung auf. Auch bei 900 °C
konnte weder bei kurzer noch bei langer Glihdauer eine erhdhte Korrosionsanfélligkeit
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nachgewiesen werden. Das ist durchaus bemerkenswert, da bei 900 °C Chromnitride an den
Korngrenzen und bei langerer Glihdauer auch im austenitischen Korn auftreten. Diese scheinen
die Korrosionsbestandigkeit aber nicht zu beeintrachtigen. Das l&sst die Vermutung zu, dass
die Anfalligkeit bei 700 °C und 800 °C auch nicht auf Chromnitride zuruckgefuhrt werden
muss, sondern auf die Bildung von Chromkarbiden und der Sigma-Phase. Der entsprechende
analytische Nachweis dieser Vermutung wird zukinftig noch erbracht. Warum die
chromreichen Nitride (ca. 80 Gew.-% Chrom) keine Chromverarmung bewirken, soll ebenfalls
noch geklart werden. Eine Mdglichkeit ist, dass die Diffusion von Chrom bei 900 °C schneller
ist als der Verbrauch von Chrom durch die Bildung von Chromnitriden. Eine weitere Variante
ist, dass Molybdan nicht in Chromnitride eingebaut wird. Somit kann Molybdan die lokale
Chromverarmung soweit kompensieren, dass noch keine nachweisbare Korrosionsanfélligkeit
auftritt. Der Vergleich mit einem molybdéanfreien Werkstoff (1.3815) ermdglicht, diese
Hypothese zukinftig zu Uberprufen.
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Alterungsverhalten vom kupferaushartenden martensitisch
nichtrostenden Stahl 1.4542

N. Kauss?, T. Halle!, P. Rosemann?
1Otto-von-Guericke-Universitat Magdeburg,
Institut fur Werkstoff- und Flgetechnik
?BAM Bundesanstalt fiir Materialforschung und -prifung,
Fachbereich 7.6 Korrosion und Korrosionsschutz

Der nichtrostende, aushértbare Stahl 1.4542 (X5CrNiCuNb16-4) wird aufgrund der guten
mechanischen Eigenschaften und der hohen Korrosionsbestandigkeit in einer Vielzahl von
technischen Anwendungen eingesetzt. Das Verhaltnis zwischen den mechanischen Eigen-
schaften und der Korrosionsbestéandigkeit wird durch eine gezielte Warmebehandlung einge-
stellt. Harte und Festigkeit werden durch die Bildung von fein verteilten Kupferausscheidungen
bei der Warmauslagerung erreicht. Werden dabei auch Chromkarbide gebildet, reduziert sich
gleichzeitig die Korrosionsbestdndigkeit. Um den Einfluss der Warmauslagerung auf die
Eigenschaften zu charakterisieren, wurden verschiedene Alterungszustande erzeugt und
vergleichend untersucht. Dabei wurde auRerdem der Einfluss einer starken Kaltumformung auf
das Alterungsverhalten und die Korrosionsbestandigkeit untersucht. Zur Charakterisierung der
Veranderungen wurden die Gefilige im REM untersucht und der magnetisierbare Anteil sowie
die Vickersharte ermittelt. Zum Nachweis korrosionsanfélliger Zustdnde wurde die elektro-
chemisch potentiodynamische Reaktivierung (EPR) genutzt. Die Ergebnisse zeigen, dass die
Kaltverfestigung die Ausscheidungskinetik beschleunigt und die Korrosionsbestandigkeit
durch die Warmauslagerung bei 600 °C deutlich reduziert wird.

1.Einleitung

Der Werkstoff X5CrNiCuNb16-4 (1.4542) ist ein nichtrostender, nickelmartensitischer,
aushartbarer Stahl, der im chemischen Anlagenbau, in der Medizintechnik und in der Luft- und
Raumfahrt eingesetzt wird. Dabei bestehen gleichzeitig hohe Anforderungen an die
mechanischen Eigenschaften (Harte, Festigkeit, Duktilitdt und Z&higkeit) und die Korrosions-
bestandigkeit. Die Korrosionsbestandigkeit nichtrostender Stahle basiert auf dem Legierungs-
element Chrom. Ab ca. 12 Gew.-% Chrom bildet der Stahl unter atmospharischen Bedingungen
eine ca. 50 Atomlagen dicke, festhaftende Chromoxidschicht (Passivschicht). Diese ist halb-
leitend und hemmt den Ubergang von Metallionen ins umgebende, korrosive Medium. Wird
die Passivschicht, z. B. durch lokale Korrosion oder mechanische Einwirkung, beschadigt, so
ist sie unter den Einsatzbedingungen normalerweise in der Lage, diese Defekte zu repassivieren.
Die Stabilitat der Passivschicht wird von verschiedenen Faktoren beeinflusst. Dazu gehdren
Verteilung der Legierungselemente im Gefiige, Oberflachenrauheit und Bearbeitung [1] sowie
die Passivierungsbedingungen [2]. Chrom sollte fir eine optimale Passivschichtstabilitat
homogen im Mischkristall (I6sungsgeglihter Zustand) verteilt sein [3, 4]. Um gleichzeitig die
Anforderungen an die mechanischen Eigenschaften und die Korrosionsbestandigkeit zu erful-
len, ist eine Warmebehandlung notwendig [4]. Der aushértbare Stahl 1.4542 erhélt seine Harte
und Festigkeit nicht durch die martensitische Umwandlung, sondern durch ein nachgelagertes
Altern, wodurch die kupferreiche e-Phase ausgeschieden wird [5]. Die maximale Harte wird
bei kurzen Alterungsdauern erreicht, wenn die Ausscheidungen fein dispers in der Matrix
verteilt und noch kohérent vorliegen [5, 6]. Bei zu langen Alterungsdauern vergrébern die
kupferreichen Ausscheidungen und es kommt zur Bildung von stabilem Austenit, was die Harte
verringert [6]. Beim Alterungsprozess konnen durch den im Werkstoff enthaltenen Kohlenstoff
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auch Chromkarbide an den Korngrenzen ausgeschieden werden. In deren Umgebung kommt es
zu Chromverarmung und einer signifikanten Verringerung der Passivschichtstabilitét [4, 7, 8].
Niob bindet Kohlenstoff in Niobkarbiden und soll damit der Sensibilisierung durch
Chromkarbidausscheidung beim 1.4542 entgegenwirken. Die Bildung der kupferreichen
Ausscheidungen und die Verteilung von Kupfer im Geflige beeinflussen ebenfalls die
Korrosionsbestandigkeit. Im Mischkristall gelost senkt Kupfer die Wasserstoffiiberspannung
und erleichtert damit die Passivierung, da dies die kinetische Hemmung der kathodischen
Reaktion reduziert [9]. e-Ausscheidungen, welche aus bis zu 96 Gew.-% Kupfer bestehen,
verringern aber die Passivschichtstabilitat nichtrostender Stahle. Diese Schwachstellen bilden
keine Passivschicht und sind somit Keimstellen fir Lochkorrosion [10]. Der aushértbare Stahl
1.4542 bendtigt jedoch die e-Phase zur Erzielung der geforderten mechanischen Eigenschaften.
In dieser Arbeit wurde untersucht, wie sich Korrosionsbestdndigkeit und Harte durch den
Alterungsprozess verandern, um Empfehlungen fur die Warmebehandlung zu geben. Zum
Nachweis der Sensibilisierung wird das Verfahren der elektrochemisch potentiodynamischen
Reaktivierung (EPR) verwendet. Dieses wurde bereits standardisiert bei den nichtrostenden
Austeniten, Duplexstahlen sowie in angepasster Form bei Martensiten erfolgreich angewendet
[3, 4, 11, 12, 13]. Das EPR-Verfahren detektiert lokale Veranderungen vom Legierungsgehalt
der Matrix und erméglicht somit den Nachweis von Schwachstellen in der Passivschicht. Durch
eine Kaltumformung, nach dem Ldsungsgliihen und vor dem Altern, kann eine beschleunigte
Alterung erreicht werden. Die eingebrachten Versetzungen bewirken den Effekt der
,Dislocation Pipe Diffusion*, welcher die Aktivierungsenergie fur Diffusion stark reduziert
und damit die Diffusionsgeschwindigkeit erhéht [14]. Um den Einfluss der Warmauslagerung
auf die Eigenschaften zu charakterisieren, werden ein verformungsfreier und ein um 50 % ver-
formter 16sungsgegluhter Zustand verwendet und bei 600 °C bis zu 8 h gealtert. Anhand der
Ergebnisse soll der Einfluss der Kaltverfestigung in Kombination mit der Warmauslagerung
dargestellt werden.

2. Experimentelles Vorgehen

2.1. Material, Warmebehandlung und Kaltumformung

Die chemische Zusammensetzung vom verwendeten Werkstoff X5CrNiCuNb16-4 (1.4542) ist
in Tab. 1 dargestellt. Um die gewiinschten mechanischen Eigenschaften zu erreichen, wird eine
Warmebehandlung bestehend aus Ldsungsglihen (Homogenisieren) und Altern (Festigkeits-
steigerung) durchgefihrt.

Tab. 1: Chemische Zusammensetzung (Gew.-%) vom X5CrNiCuNb16-4 (1.4542)

Werkstoff C Cr Ni Cu Nb Mn P S

1.4542 (X5CrNiCuNbl16-4) 0,05 152 5,15 3,41 030 0,61 0,02 0,001

Um die Gefuigeverédnderungen bei dieser Wéarmebehandlung und den Einfluss auf die Korro-
sionsbestandigkeit sowie die mechanischen Eigenschaften zu verstehen, wurden thermo-
dynamische Berechnungen auf Basis der chemischen Zusammensetzung (Tab. 1) mit der
Software ThermoCalc durchgefiihrt. In Abb. 1 sind die Anteile der im Werkstoff 1.4542
auftretenden Phasen in Abhéngigkeit von der Temperatur dargestellt. Die kupferreiche e-Phase
ist ab 920 °C aufgrund der erhohten Loslichkeit fur Kupfer im Austenit vollstdndig im
Mischkristall gelést. Die chromreichen Phasen (Sigma, Z-Phase und M23Cs-Karbide) sind ab
950 °C ebenfalls aufgelost, wahrend der dabei freiwerdende Kohlenstoff aufgrund der hohen
Affinitat zu Niob in temperaturstabilen Karbiden vom Typ MC gebunden wird.
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Abb.1: Phasenanteile im thermodynamischen Gleichgewicht vom Werkstoff 1.4542 von
500 bis 1200 °C im Bereich von a) 0 bis 100 Gew.-% und b) 0 bis 4 Gew.-%

Diese sind fir die Korrosion unkritisch und verschieben die Bildung von Chromkarbiden zu
spateren Gluhdauern. Fur die Untersuchung der Sensibilisierung beim Altern wird ein ausschei-
dungsfreier, homogener Ausgangszustand bendtigt. Dieser wurde durch ein Losungsgliihen bei
1050 °C fir 30 min mit anschlieBender Wasserabschreckung erreicht. Bis auf die Niobkarbide
sollte damit eine homogene Matrix erreicht werden. Um den Effekt der ,, Pipe Diffusion* vom
Effekt einer reinen Kaltumformung unterscheiden zu kénnen, wurden l6sungsgegliihte Proben
in mehreren Walzschritten auf bis zu 20 % ihrer Ausgangshohe kaltgewalzt und ohne Alterung
vergleichend untersucht.

Anschlielend wurde der Einfluss der Alterung an einem verformungsfreien und einem auf 50 %
Probenhohe gewalzten I6sungsgeglihten Zustand (Umformgrad ¢, = -0,7), vergleichend
untersucht. Die Alterung erfolgte bei 600 °C fur Alterungsdauern von bis 0 h bis 8 h. Dabei
scheiden sich kupfer- und kohlenstoffreiche Phasen aufgrund der geringen Loslichkeit von Cu
und C im a-Mischkristall aus und beeinflussen die Korrosionsbestandigkeit und die mecha-
nischen Eigenschaften. In Tab. 2 sind die verwendeten Alterungsparameter dargestellt.

Tab. 2: Alterungsparameter nach Losungsglihen (1050 °C, 30 min, Wasser)

Temperatur [C°] Alterungsdauer [h]
verformungsfrei 600 0 0,25 0,5 | 2 4 8
verformt 600 0 0,25 0,5 1 2 4 8

2.2. Metallographie, Harte und magnetisierbarer Anteil

Das Gefuige wurde in Abhangigkeit von der durchgefiihrten Warmebehandlung vergleichend
untersucht. Alle Zustande wurden geschliffen, poliert und in gealterter V2A-Beize (10 ml kon-
zentrierte Salzséure, 100 ml destilliertes Wasser, 10 ml Salpetersaure) bei 70 °C flr 15 s geétzt.
AnschlieBend wurde das Geflige im Rasterelektronenmikroskop charakterisiert. Die Harte
wurde nach Vickers (HV10) ermittelt. AufRerdem wurde die Veranderung vom magnetisier-
baren Anteil mit einem Feritscope bewertet. Dies war nur bis 37 % geeicht und konnte hohere
Gehalte nicht quantitativ messen. Daher zeigen die Messwerte nur die Anderung vom magneti-
sierbaren Anteil und keine absoluten Werte.

2.3. Elektrochemisch potentiodynamische Reaktivierung

Das EPR-Verfahren wird eingesetzt, um die Verringerung der Korrosionsbestandigkeit durch
die Bildung von Ausscheidungen bei der Warmauslagerung zu detektieren. Dazu werden
Passivierungsstromdichte (ip) und Reaktivierungsstromdichte (ir) in Abhangigkeit von der
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Probenkonditionierung bestimmt. Es wurde eine Dreielektrodenanordnung, bestehend aus
Ag/AgCl-Bezugselektrode (Exyp=197 mV), Platin-Gegenelektrode und der Arbeitselektrode
(Probe), verwendet. Das System wurde in einer 0,1 M H,S0,-L6sung mit 0,001 M KSCN
(Aktivator) von -500 mVagagel bis zum Umkehrpotential von +100 mVagiager mit 2 mV/s
polarisiert. Bei der anodischen Polarisation wird die Passivschicht gebildet und die dafiir
notwendige Passivierungsstromdichte (ip) ermittelt. Diese ist indirekt proportional zu den im
Mischkristall gelosten Legierungselementen Cr und Mo. Beim Erreichen von +100 mVagagcl
wird die Polarisationsrichtung umgekehrt und bis zum Startpotential von -500 mVagagcl
kathodisch zuriick polarisiert. Dadurch wird die Passivschicht an Schwachstellen reaktiviert
und eine zur lokalen Auflésung proportionale Reaktivierungsstromdichte (ir) ermittelt. Mit
steigender Reaktivierungsstromdichte sinkt somit die Passivschichtstabilitét.

3.2. Einfluss von Kaltumformung

Hérte, magnetisierbarer Anteil, Passivierungs- und Reaktivierungsstromdichte sind in Abb. 2
in Abhéngigkeit von der Verformung durch Kaltwalzen von 100 % bis 20 % der Ausgangshthe
dargestellt. Mit zunehmender Verformung wird die Versetzungsdichte erhéht und es tritt eine
starke Streckung der Korner auf.

Héarte ¢+ ¢+« magnetisierbarer Anteil
= Passivierungsstromdichte Reaktivierungsstromdichte
4,0 450 ‘5_'
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Abb.2: Harte, magnetisierbarer Anteil, Passivierungs- und Reaktivierungsstromdichte in
Abhéangigkeit von der Umformung durch Kaltwalzen

Die Harte und der magnetisierbare Anteil nehmen mit steigender Umformung durch Walzen
zu. Dies ist auf die verformungsinduzierte Umwandlung von Restaustenit in ferromagnetischen
Verformungsmartensit zurtickzufiihren, wahrend gleichzeitig auch die zunehmende Ver-
setzungsdichte die Harte erhoht. Die eingebrachten Versetzungen verringern zudem die elek-
trische Leitfahigkeit, wodurch das wirbelstrombasierte Feritscope keinen quantifizierbaren
Wert ermittelt, sondern nur die Veranderung vom magnetisierbaren Anteil anzeigt. Das Walzen
hat dabei keinen Einfluss auf die mit dem EPR-Verfahren ermittelten Passivierungs- und
Reaktivierungsstromdichten.

3.3. Einfluss von Alterungsdauer und Verformung

Zur Untersuchung des Ausscheidungsverhaltens wurden l6sungsgegliihte, verformungsfreie
oder plastisch auf 50% der Ausgangshohe verformte Proben bei 600 °C bis zu 8 h gealtert.
Abb. 3 und Abb. 4 zeigen das Gefiige der verformungsfreien und verformten Zustande in
Abhéngigkeit von der Alterungsdauer. Alle Zustdnde zeigen eine nickelmartensitische Matrix
mit fein verteilten Niobkarbiden. Durch das Altern werden Ausscheidungen gebildet, deren
Phasenanteil mit zunehmender Alterungsdauer ansteigt.
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Abb. 3: Geﬂjg vom 1.4542 nach Ldsungsgliihen (1050 °C, 30 min, wasserabgeschreckt) und
Altern bei 600 °C flr 0-2 h fiir verformungsfreie und 50 % verformte Proben
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Abb. 4: Gefilige vom 1.4542 nach Ldsungsgliihen (1050 °C, 30 min, wasserabgeschreckt) und
Altern bei 600 °C flr 4 h und 8 h fr verformungsfreie und 50 % verformte Proben
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Die auf 50 % gewalzten Proben (verformt) zeigen bei gleicher Alterungsdauer einen héheren
Anteil von Ausscheidungen im Gefiige, was auf die Erhéhung der Diffusionsgeschwindigkeit
durch den Effekt der ,, Dislocation Pipe Diffusion ““ zurlickgefiihrt werden kann. So ist bei den
gewalzten Proben ab einer Alterungsdauer von 1 h eine dichte Belegung der Korngrenzen zu
erkennen, wéhrend dies verformungsfrei erst ab einer Alterungsdauer von 2 h auftritt. Ein
weiterer Effekt der Verformung ist, dass die Ausscheidungen (Cr23Cs, Z-Phase und NbC) ab
einer Alterungsdauer von 4 h auch im Korn gebildet werden.

In Abb. 5 sind Harte, magnetisierbarer Anteil, Passivierungs- und Reaktivierungsstromdichte
in Abhéngigkeit von der Alterungsdauer fur die verformungsfreien (Abb.5a) und die
gewalzten Proben (Abb. 5 b) dargestelit.
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Abb. 5: Einfluss der Alterungsdauer bei 600 °C auf Harte, magnetisierbaren Anteil, Passivie-
rungs- und Reaktivierungsstromdichte a) verformungsfrei b) auf 50 % verformt
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Der magnetisierbare Anteil ist bei den gewalzten Proben durch die verformungsinduzierte
Umwandlung von Restaustenit in Martensit hoher als bei den nicht gewalzten Proben. Durch
den Alterungsprozess erhoht sich der magnetisierbare Anteil und die Maxima werden
verformungsfrei bei 1 h und gewalzt bei 0,5 h Alterung erreicht.

Die gewalzten Proben zeigen generell eine hohere Hérte, weil die Kaltumformung das Gefuige
verfestigt und die Bildung von Verformungsmartensit bewirkt. Das alterungsbedingte Hérte-
maximum wird im verformungsfreien Zustand (Abb. 5 a) bei einer Alterungsdauer von 0,5 h
und beim gewalzten Zustand (Abb. 5 b) schon bei 0,25 h erreicht. Die friheren Maxima von
Hérte und magnetisierbarem Anteil sind auf die erh6hte Ausscheidungsgeschwindigkeit der
hartesteigernden e-Phase zurtickzufiihren. Nach Erreichen der Hartemaxima sinken beide
Werte mit der Alterungsdauer, wobei der Abfall der verformten Proben stérker ist, was vermut-
lich aus dem Abbau der Versetzungsdichte resultiert. Das Absinken der Harte wird aulRerdem
durch die Vergroberung der nun inkohérent vorliegenden e-Phase und die Ruckumwandlung
von Martensit zu Austenit verstarkt.

Die Passivierungsstromdichte (ip) ist nahezu konstant, sodass keine globale Reduzierung vom
Legierungsgehalt der Matrix auftritt. Die Reaktivierungsstromdichte (ir) steigt mit der
Alterungsdauer linear an, was zeigt, dass eine lokale Sensibilisierung im Geflige entsteht,
welche die Passivschichtstabilitat reduziert. Das Walzen der 16sungsgeglihten Proben bewirkt
einen schnelleren Anstieg der Reaktivierungsstromdichte, was ebenfalls durch den Effekt der
»Dislocation Pipe Diffusion* erklart werden kann. Welche Ausscheidungen (e-Phase, M23Ce,
Z-Phase) die Reaktivierung bewirken, kann nicht eindeutig festgestellt werden, da sich alle drei
Phasen bei 600 °C im Geflige bilden kénnen. Dies kann durch weitere Untersuchungen der
Lokalisierung der selektiven Auflésung bei der Reaktivierung zukinftig geklart werden.

4. Zusammenfassung und Ausblick

Verformung und Alterung beeinflussen signifikant die mechanischen Eigenschaften und die
Korrosionsbestandigkeit vom nichtrostenden, nickelmartensitischen, kupferaushartenden Stahl
1.4542 (X5CrNiCuNb16-4). Das Hartemaximum wird erreicht, wenn die kupferreichen
e-Ausscheidungen dispers verteilt und koharent zur Matrix vorliegen. Die optimale Korrosions-
bestandigkeit wird hingegen erreicht, wenn alle Ausscheidungen (M23Cs, &-, und Z-Phase)
durch das Losungsglihen aufgeldst sind und die Legierungselemente homogen in der Matrix
verteilt vorliegen. Die Alterung bei 600 °C bewirkt aber die Bildung sensibilisierender
Ausscheidungen, was mit dem EPR-Verfahren anhand von steigenden Reaktivierungsstrom-
dichten nachgewiesen wurde. Es wurde auRerdem gezeigt, dass eine Kaltumformung vor dem
Altern zu hoheren Hartewerten und dem friiheren Erreichen vom Hartemaximum fuhrt, was auf
dem Effekt der ,,Dislocation Pipe Diffusion* beruht.

Die Korrosionsbestadndigkeit vom l6sungsgegliihten Zustand wird durch die alleinige Kalt-
verfestigung aber nicht beeinflusst. Nur die Harte und der magnetisierbare Anteil steigen mit
dem Umformgrad stark an, da Restaustenit in Martensit umgewandelt und die Versetzungs-
dichte erhoht wird. Ob die Sensibilisierung beim Altern vom 1.4542 von M23Ce-Karbiden, der
- oder der Z-Phase verursacht wird, kann nicht eindeutig geschlussfolgert werden. Da es selbst
bei sehr kurzen Alterungszeiten von nur 15 min bei 600 °C zu einer Sensibilisierung kommt
und Kohlenstoff nach dem Ld&sungsglihen durch Niob abgebunden ist, erscheint es
wahrscheinlich, dass die Ausscheidung der e-Phase urséchlich ist, da die M23Ces-Karbide und
die Z-Phase erst bei langerer Glihdauer gebildet werden.
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Verbesserung der Eigenschaften vom martensitischen,
nichtrostenden Stahl X46Cr13 durch Q&P-Warmebehandlung

S. Dieck!, M. Ecke!, P. Rosemann®?, T. Halle!

10tto-von-Guericke-Universitat Magdeburg
Institut fur Werkstoff- und Flgetechnik
2BAM Bundesanstalt fiir Materialforschung und -priifung,
Fachbereich 7.6 Korrosion und Korrosionsschutz

Das innovative Wéarmebehandlungskonzept des ,,Quenching and Partitioning* (Q&P) ermdg-
licht die Herstellung hochfester, martensitischer Stahle mit hoher Verformbarkeit und
Duktilitat. Dabei wird Restaustenit im Prozessabschnitt des Partitionierens durch Kohlenstoff-
diffusion stabilisiert. Dies ermdglicht die dehnungsinduzierte Phasenumwandlung von Austenit
in Martensit und erhoht die Verformbarkeit, ohne dabei die Festigkeit zu reduzieren. Bisher
wenig erforscht ist die Anwendung des Q&P-Prozesses bei korrosionsbestandigen Stahlen. Die
vorliegende Arbeit ergénzt erste Untersuchungen von YUANG und RAABE um wichtige
werkstofftechnische Kennwerte sowie um die erreichbare Korrosionsbestandigkeit. Es konnte
gezeigt werden, dass im Vergleich zur standardmaRig angewandten Warmebehandlung die
mechanischen und korrosiven Eigenschaften enorm durch den Q&P-Prozess gesteigert werden.

1. Einleitung

Die Einsatzfahigkeit von Produkten ist im Wesentlichen von den Eigenschaften der verwende-
ten Materialien abhangig. Wann immer eine Weiterentwicklung von technischen Anwen-
dungen die Einsatzgrenzen der verwendeten Werkstoffe Ubersteigt, ist ein alternatives Material-
konzept erforderlich. So bedingt die Effizienzsteigerung von Flugzeugtriebwerken durch die
Erhoéhung der Verbrennungstemperatur eine Substitution der bisher als Turbinenwerkstoff ver-
wendeten Nickelbasislegierungen [1]. Jedoch sind Neuentwicklungen nicht immer notwendig.
Oft geniigt die gezielte Optimierung der Eigenschaften bestehender Werkstoffkonzepte, was
uber eine Anpassung der Herstellparameter und der Wérmebehandlung gewahrleistet werden
kann.

Das sogenannte ,,Quenching and Partitioning” (Q&P) ist ein neuartiges Wérmebehand-
lungskonzept fir hochfeste Stahle mit erhéhter Verformbarkeit [2, 3]. Hierbei handelt es sich
um ein zweistufiges Warmebehandlungsverfahren (siehe Abbildung 1), in dessen ersten Schritt
der Werkstoff austenitisiert wird, um die Legierungselemente homogen zu verteilen. Das
folgende Abschrecken erfolgt auf eine Temperatur zwischen Martensitstart- (Ms) und —finish-
temperatur (My), so dass ein gezielter Anteil an Restaustenit (RA) im martensitischen Geftige
verbleibt. Durch das nachfolgende Partitionieren bei niedrigen Anlasstemperaturen erfolgt,
aufgrund der héheren Kohlenstoffléslichkeit vom kubisch-flachenzentrierten Kristallgitter,
eine thermisch aktivierte Kohlenstoffdiffusion vom Martensit in den RA [4, 5]. Diese Kohlen-
stoffanreicherung bewirkt die VVerringerung der Ms-Temperatur und stabilisiert den RA bei der
Abklhlung auf Raumtemperatur [6]. Eine Besonderheit dieses stabilisierten RA ist die Eigen-
schaft, unter Belastung dehnungsinduziert in Martensit umzuwandeln. Der als TRIP (engl.:
transformation induced plasticity) bezeichnete Effekt steigert zugleich die Festigkeit und
Verformungsféhigkeit des Werkstoffs [7, 8]. Wahrend sich bisherige Untersuchungen zum
Q&P-Prozess zumeist auf niedriglegierte Stahle beschrénkten, gibt es aktuelle Untersuchungen
zu korrosionsbestandigen, martensitischen Stahlen, wobei insbesondere der X46Cr13 im Fokus
steht. Eine Q&P-Warmebehandlung bietet mehrere Vorteile bei diesem Werkstoff. Zum einen
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vereinfacht sich der Warmebehandlungsprozess, da Ms unterhalb der Raumtemperatur (RT)

liegt [9].
Austenitization /@ml
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Abbildung 1: T-t-Verlauf und Gefiigeveranderung bei der Q&P-Warmebehandlung [10]

Damit entfallt ein unterbrochenes Abschrecken im ersten Teil des Q&P-Prozesses, wie es flr
niedriglegierte Stahle notwendig ist. Spezielle Anlagen, wie Warmbaddfen, sind daher nicht
notwendig. Zum anderen kénnen bei optimalen Warmebehandlungsparametern sehr hohe
Festigkeiten (~1800 MPa) bei guter Bruchdehnung (20 %) erzielt werden [11]. Dies wird,
neben dem bereits beschriebenen TRIP-Effekt, auch dadurch erklart, dass beim Partitionieren
eine Kohlenstoffanreicherung an den Grof3- und Kleinwinkelkorngrenzen vom Martensit
auftritt. Diese ermdglicht lokal die Ruckumwandlung von Martensit in sogenannten
Hrevertierten® Austenit (revA) [11], siehe Abbildung 2. Durch den hohen Chromgehalt bilden
sich beim Partitionieren auch fein verteilte Sonderkarbide, die Uber den Mechanismus der
Teilchenhartung ebenfalls zur Festigkeitssteigerung beitragen [9, 10]. Die vorliegende Arbeit
soll einen Beitrag zur Charakterisierung vom Eigenschaftsprofil (Gefiige, Festigkeit,
Verformbarkeit und Korrosionsbestdndigkeit) des nichtrostenden Stahls X46Cr13 in
Abhéangigkeit von der Partitionierungsdauer leisten.

Abbildung 2: a) Diffusion von Kohlenstoff wéhrend der Partitionierung (rote Pfeile), b) resul-
tierende Mikrostruktur (Martensit = weil3; stabilisierter Austenit = rot) [9]

2. Material und Methoden

Bei dem verwendeten Material handelte es sich um den korrosionsbestandigen, martensitischen
Stahl X46Cr13 (1.4034, DIN EN 10088-3, AISI 420, chemische Zusammensetzung siehe
Tabelle 1), welcher wahrend der Herstellung kaltgewalzt und anschlieBend weichgegliiht
wurde.
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Tabelle 1: Chemische Zusammensetzung vom Stahl X46Cr13 in Gew.-%
Element C Cr Mn Si Ni Mo N P S

Gehalt 0,45 13,95 0,65 0,34 0,12 0,02 0,02 0,012 <0,001

Die Auswahl der Wéarmebehandlungsparameter stiitzte sich auf die Untersuchungen von
YUANG und RAABE [11], musste jedoch teilweise angepasst werden. Die Proben wurden flr
15 min (ta) bei 1150 °C (Ta) austenitisiert, um die groflen Karbide (ca. 10 um) vom
Ausgangsmaterial 16sen zu kénnen. Alle Proben wurden nach dem Austenitisieren in Wasser
abgeschreckt. Die Partitionierung wurde bei 400 °C (Tp) durchgefuhrt, wobei die
Partitionierdauer (tp) variiert wurde, um die zeitabh&ngige Phasenbildung von revA und dessen
Einfluss auf die Eigenschaften zu untersuchen. Es wurden dazu drei Hauptzustande erzeugt:

e nicht partitioniert > gehdrtet, Referenzzustand
e 5 min partitioniert > Kurzzeitpartitionierung
e 30 min partitioniert - Langzeitpartitionierung

Die mechanischen Kennwerte wurden durch Zug- und Druckversuche (geméaR DIN 50125 und
DIN 50106) ermittelt.

Die quantitative Charakterisierung der Phasen im Geflige erfolgte rontgenographisch (XRD)
und mittels Rickstreuelektronenbeugung (EBSD), bei einer Schrittweite von 100 nm. Weiter-
hin wurde das Geflige mittels Lichtmikroskop (LiMi) visualisiert. Fur diese Untersuchungen
wurden die Proben zundchst geschliffen und poliert. Die XRD-Analyse erfolgte an Proben-
oberflachen, die zusétzlich mit V2A-Beize geétzt wurden. Fir die EBSD-Untersuchungen
wurden die Proben zur Beseitigung aller praparationsbedingter Oberflachenverformungen mit
OPS-poliert. Die lichtmikroskopische Bewertung erfolgte an Beraha 11 geétzten Oberflachen.
Die Korrosionsbestandigkeit vom nichtrostenden Stahl X46Cr13 wird auch mal3geblich durch
die Warmebehandlung beeinflusst. Um die Vorteile der Q&P-Wérmebehandlung gegeniber
dem konventionellen Harten und Verguten darzustellen, wurden die elektrochemisch potentio-
dynamische Reaktivierung (EPR) und die KorroPad-Priifung verwendet.

Das EPR-Verfahren charakterisiert das Passivierungs- und Reaktivierungsverhalten der ver-
schiedenen Warmebehandlungszustéande [12]. Es wurde eine 0,1 M H2SO4-Lésung und eine
klassische Dreielektrodenanordnung, bestehend aus Arbeitselektrode (Probe), Ag/AgCl-
Bezugselektrode (+198 mVnHe) und Platin-Gegenelektrode, verwendet. Damit wurde
dynamisch (2 mV/s) von -500 mV bis 100 mVagagcr zur Ausbildung der Passivschicht
(Passivierung) polarisiert. Beim Erreichen von 100 mVagagcl wurde die Polarisationsrichtung
umgekehrt und bis -500 mVagagcl zuriick polarisiert (Reaktivierung), um die Aufldsung von
chromverarmten Bereichen zu induzieren.

Der Einfluss der Wéarmebehandlung auf die Lochkorrosionsbestandigkeit wurde mit der
KorroPad-Prifung [13, 14] untersucht. Diese ermdoglicht einen sehr schnellen Nachweis
korrosionsanfalliger Zustdnde bei nichtrostenden Stéhlen [15, 16]. Alle Proben wurden mit
180er SiC-Papier geschliffen und anschlieBend fir 24 h bei 95 % relativer Luftfeuchtigkeit
ausgelagert, um eine stabile Passivschicht zu bilden. Die KorroPads wurden nachfolgend fur
eine Prufdauer von 15 min auf die Proben appliziert und visuell verglichen. Blaue Farbanzeigen
sind das Resultat einer ausgepragten Lochkorrosionsanfélligkeit.
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3. Ergebnisse und Diskussion
3.1.  Mechanische Eigenschaften

Der Einfluss der Partitionierdauer auf die mechanischen Eigenschaften vom martensitischen,
korrosionsbestandigen Stahl X46Cr13 ist in Abbildung 3 dargestellt. Im gehé&rteten Referenz-
zustand tritt der Bruch im Zugversuch bereits vor Erreichen der FlieRgrenze ein, wie in der
Detailabbildung rechts zu sehen ist. Dieses Verhalten ist typisch fur sprode Materialien, zu
denen der Werkstoff X46Cr13 im gehérteten Zustand zahlt. Bereits bei einer Partitionierdauer
von 5min sind eine enorme Festigkeitssteigerung und eine erhohte Verformbarkeit zu
erkennen, wahrend der Bruch im plastischen Verformungsbereich erfolgt. Durch die Erhéhung
der Partitionierdauer auf 30 min wird die Verformbarkeit nochmals deutlich gesteigert. So
werden eine Zugfestigkeit von ca. 1.700 MPa und eine Gesamtdehnung von 13 % erreicht.
Anzumerken ist, dass fur die partitionierten Zustande ein abweichendes Verhalten im
elastischen Bereich detektiert wurde, was im Widerspruch zu Literaturangaben steht [17] und
auf den Versuchsaufbau zurtickgefihrt wird.
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Abbildung 3: Ergebnisse der mechanischen Priifung: a) Zug- und Druckprifung, b) Zugversuch

Im Gegensatz zum Zugversuch zeigen die partitionierten Zustande im Druckversuch ein iden-
tisches Verhalten. Uber die maximale Festigkeit sowie die maximale Verformbarkeit lasst sich
keine Aussage treffen, da die Versuche beim Erreichen der Maschinenlastgrenze abgebrochen
werden mussten, wobei noch kein Probenversagen auftrat. Bis dahin lasst sich jedoch erkennen,
dass FlieBgrenze, maximale Festigkeit und Verformbarkeit bei Erreichen des Abbruchkriteri-
ums die Kennwerte vom Zugversuch weit tbertreffen. Ausgehend von der Annahme, dass
plastische Deformation lediglich durch Scherspannungen verursacht ist, sollten die Druck- und
Zugfestigkeiten von Materialien identisch sein [18]. Dies ist jedoch bei hochfesten Stahlen und
insbesondere bei Martensiten nicht zutreffend. Experimentell konnte mehrfach belegt werden,
dass hochfeste Stahle hohere Druckbelastungen ertragen kénnen. Ein derartiges Verhalten wird
als SD-Effekt (engl.: strength differential effect) bezeichnet [19, 20]. Die Ursachen fir die
unterschiedlichen mechanischen Kennwerte sind noch nicht vollstandig geklart. Es wird von
der Uberlagerung mehrerer Einflussfaktoren ausgegangen, ohne dass jedoch Einigkeit dariiber
herrscht, welche Effekte inkludiert werden kénnen. Demnach ist es denkbar, dass Mikroriss-
bildung die Verformbarkeit unter Zugbelastung begrenzt. Weitere mogliche Einflussfaktoren
sind der BAUSCHINGER-Effekt, Wechselwirkungen zwischen Versetzungen und interstitiell ein-
gelagerten Atomen sowie die von der Belastungsrichtung abhangigen Makroeigenspannungen
[19-21]. ELLERMANN und ScHOLTES haben zudem fir 100Cr6 ermittelt, dass unter
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Druckbelastung die Umwandlung von Restaustenit in Martensit gemall TRIP-Effekt
unterdruckt wird [21].

Insbesondere dieser letzte Aspekt wirde die hohe Verformbarkeit der Proben erkléren. Zudem
ist der in martensitischen Stahlen nachgewiesene SD-Effekt in seiner GrélRenordnung von
maximal 10 % nicht mit den Ergebnissen der vorliegenden Arbeit vergleichbar. Weiterhin
berichten SINGH et al., dass sich der SD-Effekt bei zunehmender Anlasstemperatur verringert
[19]. Um das unterschiedliche mechanische Verhalten der Q&P-Warmebehandlung bei Zug-
und Druckbelastung zu erklaren, bedarf es weiterer Untersuchungen.

Abbildung 4 zeigt die Bruchflachen der Zugproben im REM. Mit der Partitionierdauer steigt
auch der Anteil an Duktilbruch, was anhand der typischen Wabenstruktur zu erkennen ist. Diese
Beobachtung steht im Einklang mit der Zunahme der Gesamtdehnung im Zugversuch bei
erhohter Partitionierdauer (Abbildung 3). Weiterhin zeigen alle Proben eine terrassenférmige
Bruchflache und das Risswachstum erfolgt bevorzugt quer zur Zugrichtung. Die Ursache dieses
Verhaltens wird durch die Geftigeanalyse in Abschnitt 3.2. n&dher untersucht.

gehartet 5 min 30 min

200 x

1000 x

5 Al & 8% 200, ‘.'u"_,“f“\i.“ 3 yo! £
Abbildung 4: Bruchflachen der Zugproben nach Q&P-Warmebehandlung

3.2. Phasen- und Gefligeanalyse

Der Einfluss der Q&P-Warmebehandlung auf die Phasenanteile wurde réntgenographisch
ermittelt, siehe Abbildung 5. Im gehérteten Zustand besteht das Gefuige hauptséchlich aus stark
verzerrtem a-Fe (Martensit), was anhand der breiten und gegeniiber der Referenzlage
verschobenen a-Fe-Peaks zu erkennen ist. Zudem wurde auch (Rest-)Austenit nachgewiesen.
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Abbildung 5: Rontgenbeugungsdiagramm nach Q&P-Wdrmebehandlung im 26-Bereich von
40° bis 60°

Mit zunehmender Partitionierdauer reduziert sich die Breite der a-Fe-Peaks, was auf eine
Abnahme der Eigenspannungen zurlickzufiihren ist und durch die diffusionsbedingte Abnahme
vom Kohlenstoffgehalt im Martensit begrindet ist. Der Vergleich der integralen
Peakintensitaten verdeutlicht den mit der Partitionierungsdauer zunehmenden austenitischen
Phasenanteil. Ursdchlich ist die zeitabhdngige Austenitreversion infolge der Partitionierung,
welche den Austenitanteil erhoht.

Die EBSD-Untersuchungen bestatigen die XRD-Ergebnisse, siehe Abbildung 6. Das Gefiige
vom geharteten Zustand besteht aus Martensit und inselférmig eingelagertem Restaustenit.

gehartet 5 min 30 min

Abbildung 6: Rickstreuelektronenbeugung nach Q&P-Warmebehandlung (krz: rot, kfz: blau)

Im 5 min partitionierten Zustand zeigen sich zusatzlich dispergierte Austenitbereiche zwischen
den Martensitlatten. Mit zunehmender Partitionierdauer wachsen diese Phasen, was bei 30 min
Partitionierdauer deutlich zu erkennen ist. Es handelt sich dabei um revertierten Austenit, der
sich an Subkorngrenzen vom Martensit bildet. Nach YUAN et al. bildet sich der revertierte
Austenit auBerdem filmartig an den Grenzen der primaren Austenitkdrner [11]. Dieser besitzt
jedoch nur eine Ausdehnung von wenigen Nanometern, weshalb er bei den EBSD-Unter-
suchungen nicht nachweisbar ist.
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Zur erganzenden Bewertung wurden LiMi-Aufnahmen der Gefiigezustande erzeugt, siehe
Abbildung 7. Bei allen Proben wurde eine ausgeprégte Zeiligkeit festgestellt, die sich teilweise
uber den gesamten Probenquerschnitt erstreckt.

gehartet 5 min 30 min

200 x

500 x

: S et X S el N AR !
Abbildung 7: Gefiige im LiMi nach Q&P-Warmebehandlung, Atzung nach Beraha I
(Martensit: schwarz, Austenit: weif3)

Bei den weiRen Zeilen handelt es sich um Austenit. Der Vergleich mit den Aufnahmen der
terrassenformigen Bruchflachen (Abbildung 4) legt den Schluss nahe, dass die Rissausbreitung
bevorzugt in den Austenitzeilen erfolgt.

REM-Aufnahmen im BSE-Kontrast in Kombination mit EDX-Analysen zeigen aulerdem, dass
sich innerhalb der Austenitzeilen eine weitere Phase befindet, siehe Abbildung 8. EDX-
Analysen belegen, dass es sich hierbei um chromreiche Karbide handelt. Deren schlechte
Verformungseigenschaften bedingen das bevorzugte Risswachstum im Zugversuch entlang der
zeilenférmig angeordneten Karbide in den Austenitzeilen. Die grofRen Karbide sind bereits im
weichgegliihten Ausgangsmaterial enthalten und stammen somit von den Warm- und
Kaltwalzprozessen bei der Blechherstellung. Diese konnen das Resultat von zu niedrigen
Walztemperaturen sein, die schon beim Walzen zur Bildung von Karbidzeilen entlang der
Korngrenzen der gestreckten Korner fiihren. Eine langsame Abkiihlung nach dem Walzen und
auch das nachgelagerte Weichgliihen fiihren zum weiteren Wachstum der Karbide und
bewirken die Entstehung grofler Karbid-Agglomerationen. Durch das Austenitisieren bei
1150 °C im Rahmen der Q&P-Warmebehandlung wurden diese grofien Karbidagglomerate
nicht vollstandig gelost. Die homogene Verteilung aller Legierungselemente in einer
vollstdndig austenitischen Matrix wurde durch das Austenitisieren (1150 °C, 15 min) nicht
erreicht. Die Karbide wurden lediglich angeldst, wodurch die lokale Umgebung mit C
angereichert wurde. Daraufhin bildete sich wahrend des ersten Abschreckens der Restaustenit
bevorzugt um die zeilig angeordneten Karbide.
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Abbildung 8: REM-Analyse der Austenitzeile einer 5 min partitionierten Probe — a) Aufnahme
mit BSE-Kontrast und EDX-Analyse b) des Austenits, ¢) der dunkleren Phase

(Karbid)

3.3. Korrosionsbestandigkeit

In Abbildung 9 sind die Ergebnisse des EPR-Verfahrens zum direkten Vergleich vom Vergiiten
(@) mit der Q&P-Warmebehandlung (b) dargestellt. Beim konventionellen Harten (1050 °C, 15
min, Wasserabschreckung) wird ein korrosionsbestdndiger Zustand erreicht, da Chrom
homogen verteilt in der martensitischen Matrix vorliegt, obwohl noch eine Vielzahl an
Karbiden im Gefiige vorhanden ist. Beim Verguten bewirkt die Bildung von submikrosko-
pischen, chromreichen Karbiden den Effekt der Chromverarmung, was anhand der erhéhten
Passivierungs- und Reaktivierungsstromdichten schon bei einer Anlasstemperatur von 400 °C
zu erkennen ist.

a) 10 b) 10
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=400 °C 2h =400 °C 5 min
N'E 81 =—600 °C 2h NE‘ 81 =400 °C 30 min
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E e E e
E 5T E 54
S 41 5 4}
T 1 k] i
E 31 E 31
2 2
a 27 a 27
14 14
0t 0
-1 + u t t + 1 -1 t t t t t
-500 -400 -300 -200 -100 0 100 -500 -400 -300 -200 -100 0 100
Potential E [mV, o)l Potential E [mV, s )]

Abbildung 9: Ergebnisse vom EPR-Verfahren als Vergleich von a) Vergiten und b) Q&P

Wird die Temperatur auf die beim Verguten Ublichen 600 °C erhoht, zeigt sich ein stark
gestortes Passivierungsverhalten, da die Matrix durch die fortschreitende Karbidbildung und
das Karbidwachstum global an Chrom verarmt und nicht mehr in der Lage ist, eine stabile
Passivschicht zu bilden. Im Gegensatz dazu ist bei der Q&P-Wéarmebehandlung auch nach dem
Partitionieren bei 400 °C fur 30 min keine Chromverarmung mit dem EPR-Verfahren
nachweisbar und es wird bei allen Zustédnden eine stabile Passivschicht gebildet. Das ist darauf
zurlickzufuhren, dass Temperatur und Dauer beim Partitionieren niedrig und kurz genug sind,
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um die Karbidbildung zu vermeiden. Die mit dem EPR-Verfahren nachgewiesenen Unter-
schiede der Passivschichtstabilitat beeinflussen sehr stark die in technischen Anwendungen
relevante Lochkorrosionsbestandigkeit, was anhand der Ergebnisse der KorroPad-Prifung
verdeutlicht wird, siehe Abbildung 10.

gehartet vergutet »quenching® ,,partitioning*
400 °C, 30

1050 °C, 15 min 400°C,2h 600 °C,2h 1150 °C, 15 min 400 °C, 5 min min

]

Abbildung 10: Ergebnisse der KorroPad-Priifung als Vergleich von Verguten und Q&P

Beim konventionellen Harten wird zwar auch ein lochkorrosionsbestéandiger Zustand erzeugt,
aber das Vergiten (400 °C und 600 °C) verursacht eine starke Lochkorrosionsanfélligkeit, was
an den grof3en blauen Anzeigen zu erkennen ist, die beim Wachstum einzelner Lécher bei der
KorroPad-Prifung erzeugt werden. Das Partitionieren erzielt dagegen einen ebenso
bestandigen Zustand wie direkt nach dem Abschrecken. Damit hat die Q&P-Wérmebehandlung
aus Sicht der Korrosionsbestandigkeit deutliche Vorteile gegenuiber dem Vergditen.

4. Zusammenfassung

Im Rahmen der vorliegenden Arbeit wurde die Q&P-Wérmebehandlung am martensitischen,
nichtrostenden Stahl X46Cr13 erprobt. Im Fokus der Untersuchungen stand der Einfluss der
Partitionierdauer auf die erzielbaren Werkstoffeigenschaften. Hierzu wurden das mechanische
Verhalten, das Gefuige und die Korrosionsbestandigkeit charakterisiert. Dabei wurden folgende
Ergebnisse erzielt:

1. Im geharteten Zustand brechen die Zugproben vor Erreichen der FlieRgrenze sprode. Mit
zunehmender Partitionierdauer (bis 30 min) kann eine Zugfestigkeit von 1.700 MPa und
eine Gesamtdehnung von ca. 13 % erreicht werden.

2. Die Verbesserung der mechanischen Eigenschaften beruht auf den Mechanismen der

Austenitstabilisierung und -revertierung. Diese sind eine Folge der zeitabhéngigen

Kohlenstoffdiffusion wéhrend des Partitionierens.

Es konnte ein ausgepragter SD-Effekt nachgewiesen werden.

Die Korrosionsbestandigkeit nach Q&P-Warmebehandlung ist deutlich besser als bei

einem verglteten Zustand, da die diffusionsbedingte Austenitbildung beim Partitionieren

keine Chromverarmung bewirkt.

Hw

Weiterhin wurde festgestellt, dass das Austenitisieren (1150 °C, 15 min) als unzureichend
eingestuft werden muss, da die groRRen, chromreichen Karbide vom weichgeglihten Ausgangs-
zustand nicht aufgelést wurden. Als Konsequenz kommt es beim Abschrecken zur zeiligen
Auspragung groRer Restaustenitbereiche um die verbliebenen Karbide. Deren Stabilisierung ist
durch die Kohlenstoffdiffusion beim Partitionieren nicht vollstandig moglich. Es wird
angenommen, dass eine Optimierung vom Weichglihgefiige oder der Austenitisierung die
mechanischen Eigenschaften (Zugfestigkeit und Bruchdehnung) weiter zu steigern vermag.
Hierfiir sind das Losen aller Karbide und eine homogene Verteilung der Legierungselemente
beim Austenitisieren als Ausgangspunkt flr das Partitionieren vonnéten.

103



Danksagung

An dieser Stelle sei allen gedankt, die zur Erzielung der vorgestellten Ergebnisse beigetragen
haben. An erster Stelle gebihrt groRer Dank dem Graduiertenkolleg 1554 flr die finanzielle
Unterstlitzung. Weiterhin sei der BAM fir die Untersuchung der Korrosionsbestéandigkeit
gedankt. Weiterer Dank gilt Herrn Sebastian Fritsch von der TU Chemnitz fir die
Durchfiihrung der Druckversuche.

Literaturverzeichnis

[1] DIECK, S. ; BAUMANN, T.; HASEMANN, G. ; RANNABAUER, S. ; KRUGER, M. Magdeburg, 2014

[2] EDMONDS, D. V. ; HE, K. ; Rizzo, F. C. ; COOMAN, B. C. de ; MATLOCK, D. K. ; SPEER, J. G. In:
Materials Science and Engineering: A 438-440 (2006), S. 25-34

[3] WANG, Li; SPEER, John G. In: Metallography, Microstructure, and Analysis 2 (2013), Nr. 4, S.
268-281

[4] SPEER,J.; MATLOCK, D. K. ; COOMAN, B. C. de ; SCHROTH, J. G. In: Acta Materialia 51 (2003),
Nr. 9, S. 2611-2622

[5] CLARKE, A.J. ; SPEER, J. G. ; MILLER, M. K. ; HACKENBERG, R. E. ; EDMONDS, D. V. ;
MATLOCK, D. K. ; Rizzo, F. C. ; CLARKE, K. D. ; MOOR, E. de. In: Acta Materialia 56 (2008),
Nr. 1, S. 16-22

[6] SANTOFIMIA, M. J. ; ZHAO, L. ; SIETSMA, J. In: Metallurgical and Materials Transactions A 42
(2011), Nr. 12, S. 3620-3626

[71 ARLAZAROV, A.; BOUAzIZ, O. ; MASSE, J. P. ; KEGEL, F. In: Materials Science and
Engineering: A 620 (2015), S. 293-300

[8] ARLAZAROV, A.; OLLAT, M. ; MASSE, J. P. ; BouzAT, M. In: Materials Science and
Engineering: A 661 (2016), S. 79-86

[9] DIECK, S. ; ROSEMANN, P. ; KROMM, A. ; HALLE, T. In: IOP Conference Series: Materials
Science and Engineering 181 (2017), S. 12034

[10] TSucHIYAMA, Toshihiro ; TOBATA, Junya ; TAO, Teruyuki ; NAKADA, Nobuo ; TAKAKI, Setsuo.
In: Materials Science and Engineering: A 532 (2012), S. 585-592

[11] YUAN, L. ; PONGE, D. ; WITTIG, J. ; CHoI, P. ; JIMENEZ, J. A. ; RAABE, D. In: Acta Materialia 60
(2012), 6-7, S. 2790-2804

[12] ROSEMANN, Paul. 1. Auflage. Herzogenrath : Shaker, 2017 (Berichte aus der Werkstofftechnik)

[13] BURKERT, A. ; LEHMANN, J. ; MULLER, T. ; BOHLMANN, T. 2014. — Schlussbericht AiF
Forschungsvorhaben 17136 N/1

[14] LEHMANN, J. ; BURKERT, A. ; STEINHOFF, U.-M.: Auflage flir den Nachweis von korrosions-
empfindlichen Metalloberflachen und Verfahren zum Nachweis von korrosionsempfindlichen
Metalloberflachen. Bundesanstalt fir Materialforschung und -priifung (BAM). Anmeldenr.
102010037775, Deutschland. 29.03.2012. Deutschland. Verdffentlichungsnr. 102010037775. IPC
GO1N 17/00

[15] BURKERT, A. ; KLAPPER, H. S. ; LEHMANN, J. In: Materials and Corrosion 64 (2013), Nr. 8, S.
675-682

[16] LEHMANN, J. ; BURKERT, A. ; MIETZ, J. In: Materials and Corrosion 67 (2016), Nr. 1, S. 84-91

[17] LEI, Yuan. Aachen : Shaker, 2012 (Berichte aus der Materialwissenschaft)

[18] BRIDGMAN, Percy Williams. s.I. : Harvard University Press, 1964

[19] SINGH, A. P. ; PADMANABHAN, K. A. ; PANDEY, G. N. ; MURTY, G. M. D. ; JHA, S. In: Journal
of Materials Science 35 (2000), Nr. 6, S. 1379-1388

[20] RAUCH, G. C. ; LESLIE, W. C. In: Metallurgical and Materials Transactions B 3 (1972), Nr. 2, S.
377-389

[21] ELLERMANN, Arne ; SCHOLTES, Berthold. In: Materials Science and Engineering: A 620 (2015),
S. 262-272

104



Intensitatsoptimierung von pyroelektrischen Rontgenquellen
zum Einsatz in der Materialanalyse

K. Harnisch*, M. Wilke*, W. Knapp**, M. Ecke*, T. Halle*
Otto-von-Guericke-Universitat Magdeburg
Fakultat fur Maschinenbau
*Institut fir Werkstoff- und Fugetechnik
**|nstitut flr Fertigungstechnik und Qualitatssicherung

Motivation

Die chemische Analyse von Werkstoffen ist von groRer Bedeutung in Wissenschaft und
Technik. Haufig genutzte Verfahren zur Durchfiihrung einer Analyse sind unter anderem die
Elektronenstrahlmikroanalyse in einem Rasterelektronenmikroskop (ESMA) oder die
Rontgenfluoreszenzanalyse (RFA). Die Erzeugung der dabei zu spektroskopierenden, element-
spezifischen Rontgenstrahlung erfordert Wechselwirkungen zwischen beschleunigten
Elektronen (ESMA) bzw. Rontgenstrahlung (RFA) und der zu untersuchenden Probe. Die
Nutzung des pyroelektrischen Effektes zur Bereitstellung der Elektronen oder Rdntgen-
strahlung zur Durchfiihrung einer chemischen Analyse besitzt grofles Potential und zeigt
verschiedene Vorteile gegeniiber anderen Verfahren.

1. Stand der Technik

Der pyroelektrische Effekt bezeichnet das Auftreten einer Veranderung der Polarisation unter
Anderung der Temperatur eines entsprechenden Werkstoffs [1]. Aufgrund einer Abweichung
zwischen den Schwerpunkten der positiven und negativen Ladung der Atome im Kristallgitter
kann die spontane Polarisation einer Kristallstruktur mit permanentem Dipolmoment nicht Null
werden [2, 3]. Unter Gleichgewichtsbedingungen bzw. an Luft wird die Polarisation durch
Oberflachenladungen ausgeglichen [2, 4].

Bei einer Veranderung der Temperatur kommt es zu einer Verédnderung des Dipolmoments und
dementsprechend zu einer Verdnderung der Polarisation [2, 5]. Pyroelektrizitat ist eine aniso-
trope Werkstoffeigenschaft und héngt von der Kristallstruktur und der Kristallsymmetrie ab [6].
Bei Betrachtung eines bei pyroelektrischen Kristallen haufig auftretenden Kristallaufbaus, bei
dem die kristallografische Z- Achse einer Polarisationsachse entspricht, ergeben sich durch das
permanente Dipolmoment eine positive und eine negative Z- Oberflache. Diese befinden sich
senkrecht zur Polarisationsachse, welche gleichzeitig eine Rotations-/Symmetrieachse darstellt
[7]. Bei einer Erhdhung der Temperatur wird die negative Ladung der negativen Oberflache
(Z°) durch eine Verschiebung von Ladungsschwerpunkten reduziert. Bei einer Verringerung
der Temperatur wird demgegentber die negative Ladung der negativen Oberflache (Z°) erhoht
[8]. Folgende Abbildung (Abb. 1) zeigt schematisch die Kristallstruktur von Lithiumtantalat
(LiTaOgz), einem Werkstoff mit pyroelektrischen Eigenschaften.
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Abb. 1: Kristallstruktur von LiTaO3 nach [7, 9]

Die bei der Verdnderung der Temperatur eines pyroelektrischen Kristalls entstehenden
Ladungen werden bei Normaldruck durch Gasmolekdle (Luft) kompensiert. Wird dies durch
Erhitzung bzw. Abkuhlung des Kristalls im Vakuum unterdriickt, kommt es zur Entstehung
unkompensierter Ladungen an der Oberflache des Kristalls. Diese Ladungen haben die
Entstehung eines starken elektrischen Feldes zur Folge [10]. Es kdnnen Feldstérken von bis zu
1,35 107 V/cm (LiNbOs- Kristall) auftreten [11]. Ein Anwendungsgebiet besteht in der
Nutzung des entstehenden elektrischen Feldes von pyroelektrischen Werkstoffen zur Emission
und Beschleunigung von Elektronen unter geeigneten Bedingungen (geringer Umgebungs-
druck). Restgasmolekiile, welche in das entstandene elektrische Feld gelangen, werden durch
dieses ionisiert. Durch diese Feldionisationsprozesse kommt es zur Entstehung von Elektronen
und lonen. Die entstandenen Elektronen und lonen kénnen durch das bestehende elektrische
Feld beschleunigt werden [8, 10]. Die Beschleunigung der Elektronen geschieht dabei jeweils
in Abhéngigkeit von der Art der Temperaturveranderung (Aufheizen/ Abkihlen) und von der
betrachteten Flache des Kristalls (Z*-/ Z'- Oberflache). Beim Aufheizen werden Elektronen zur
positiv geladenen Oberflache hin, beim Abkuhlen von der negativen geladenen Oberflache und
somit vom Kiristall weg beschleunigt [10, 12]. Die so beschleunigten Elektronen besitzen
ausreichend Energie und Intensitat, um sie flr verschiedene Zwecke zu nutzen. Eine mdgliche
Anwendung besteht in der Erzeugung von Réntgenstrahlung durch Wechselwirkungen mit
einem Target. Diese Rontgenstrahlung kann unter anderem zur Materialcharakterisierung
mittels Rontgenfluoreszenzanalyse (RFA) genutzt werden [13]. Das Prinzip der Roéntgen-
fluoreszenzanalyse beruht auf der Detektion von sekundérer bzw. Fluoreszenzstrahlung nach
Anregung durch primére Rontgenstrahlung. Die fiir eine RFA benotigte Réntgenstrahlung kann
unter Nutzung des pyroelektrischen Effekts bereitgestellt werden. Ein vereinfachtes Schema
zur Entstehung der Rontgenstrahlung ist in folgender Abbildung (Abb. 2) dargestellt.
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Abb. 11: Schema: Nutzung d. pyroelektrischen Effekts zur Erzeugung v. Réntgenstrahlung

Der pyroelektrische Werkstoff (z.B. Lithiumtantalat) befindet sich zusammen mit einem Target
in einer evakuierten Kammer, in welcher der Restgasdruck eingestellt werden kann. Die Z™-
Oberflache des Kristalls ist dabei zum Target ausgerichtet, sodass die Elektronen wahrend der
Abkuhlung des Kristalls in Richtung des Targets beschleunigt werden [14]. Zur Erzeugung des
bendtigten Temperaturgradienten im Kristall kdnnen verschiedenen Mdglichkeiten genutzt
werden. Haufig erfolgen die Erwérmung mithilfe eines Widerstands und die Abkihlung durch
Konduktion und Konvektion [u.a. 15, 16]. Weitere Alternativen zur Verdnderung der
Temperatur stellen Peltier-Elemente [u.a. 17], Blitzleuchten [18], eine Erwarmung mithilfe
eines Lasers [5], eine induktive Erwdrmung [19] oder eine strahlungsinduzierte Erwarmung
mithilfe von Quarzlampen [20] dar. Zur Nutzung der erzeugten Rdntgenstrahlung zur RFA
kann der beschriebene Aufbau um einen Detektor und die entsprechende Probe erweitert
werden.

2. Experimentelle Durchfihrung

Unter Nutzung des pyroelektrischen Effektes zur Beschleunigung von Elektronen wurden
verschiedene Versuche durchgefiihrt. Ziel dabei war die Optimierung der Intensitat der
primdren und sekundaren ROntgenstrahlung. Dies sollte durch die Ermittlung geeigneter
geometrischer (Messanordnung) und weiterer Randbedingungen (Targetmaterial, Umgebungs-
druck) erreicht werden. Flr die Versuche wurden Lithiumtantalatkristalle unterschiedlicher
Geometrien genutzt. Es wurden Messungen des Stromes in einem dem Kiristall zugewandten
Target durchgefiihrt. Zur Charakterisierung der Intensitat der Strahlung in Abh&ngigkeit des
Umgebungsdrucks erfolgten Messungen der Aquivalentdosisleistung der primaren, aus einem
Rontgenfenster ausgetretenen, Strahlung. Weiterhin wurden die primare Rontgenstrahlung
sowie die Fluoreszenzstrahlung unter Nutzung eines EDX-Detektors hinsichtlich ihrer
Intensitat untersucht. Die folgende Abbildung zeigt eine allgemeine schematische Darstellung
des zur Erzeugung priméarer Rontgenstrahlung genutzten Versuchsaufbaus.
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Abb. 12: Versuchsaufbau

Die Aufheizung der Kristalle erfolgte dabei mithilfe eines auf der Riickseite der Kristalle
angebrachten SMD-Widerstands, die Temperatur wurde mithilfe eines Thermoelements
bestimmt. Die Kristalle waren so ausgerichtet, dass bei der Abkulhlung die Elektronen in
Richtung des Targets beschleunigt wurden. Zum Vergleich der Intensitaten in Abhangigkeit der
Art des Targets wurden die in folgender Abbildung schematisch dargestellten Versuchs-
aufbauten genutzt.

Transmission Reflexion/ Remission
5 5
4 4
1 S —
e
|
----------------------- > Primirstrahlung 3 Probe
—— = Rontgenfluoreszenzstrahlung 4 evakuierte Kammer
1 Kristall 5 Detektor (EDX)
2 Rontgenfenster 6 Target

Abb. 13: Versuchsaufbauten zur Erzeugung von Rontgenfluoreszenzstrahlung mit Transmission- bzw.
Remissionstarget

3. Ergebnisse und Auswertung
Das folgende Diagramm zeigt ein Ergebnis der Messungen der Stromstdrke in einem

Aluminiumtarget. Dargestellt sind der zeitliche Verlauf der Stromstdrke sowie die
dazugehorige Temperatur des Kristalls.
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Abb. 14: Verlauf der Stromstérke in einem Aluminiumtarget nach [21]

Es ist zu erkennen, dass sich das Vorzeichen der Stromstarke zwischen Aufheiz- und
Abkuhlphase des Kristalls veréndert. Die hdchsten Betrdge der Stromstérke werden in der
Aufheizphase erreicht. Wahrend der Abkuhlphase verlauft die Stromstarke kontinuierlicher.
Fur das Erreichen von mdglichst hohen Intensitdten wurden Versuche bei Variation des
Umgebungsdruckes in einem evakuierten Rohrstiick durchgefiihrt. Die folgende Abbildung
zeigt einen Vergleich der gemessenen Aquivalentdosisleistung fiir zwei untersuchte
Druckbereiche sowie die dazugehdérige Kristalltemperatur.
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Abb. 15: Optimierung der Intensitat durch Variation des Umgebungsdrucks nach [21]

Es ist zu erkennen, dass ein hoherer Druck von 5-10 Pa eine héhere und konstantere
Aquivalentdosisleistung zur Folge hat. Die Aufheizphasen sind bei beiden dargestellten
Druckbereichen diskontinuierlich und von Zusammenbriichen des elektrischen Feldes geprégt.
Die Abkiihlphasen sind durch einen gleichmaBigeren Verlauf der Aquivalentdosisleistung
gekennzeichnet. Zur Optimierung der Intensitat der primédren Rontgenstrahlung wurden die
geometrischen Bedingungen des Versuchsaufbaus variiert. Zuséatzlich erfolgte ein Vergleich
verschiedener Targetmaterialien. Mithilfe eines energiedispersiven Rontgendetektors wurden
die erreichten Intensitaten (Counts) verschiedener Targets verglichen. Die folgende Tabelle
zeigt eine Gegeniiberstellung der Ergebnisse.
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Target Lage Intensitatsmaximum maximale Peakintensitat
[keV] [Counts]

Aluminium 1,48 (Kq) 16262

Kupfer 0,93 (La1) 4534
8,02 (Ko 6503
8,89 (Kg) 968

Blei 1,82 (M) 572
2,36 (Mo) 5158
10,55 (La1) 2443
12,60 (Lp1) 1672
14,77 (Ly1) 1477

Molybdén 0,20 (M) 776
2,01 (L) 1227
2,30 (Laz) 21393
17,44 (K 3472
19,60 (Kg) 681

Abb. 16: Ergebnisse der Untersuchung der priméren Rontgenstrahlung verschiedener Targets

Alle untersuchten Targetmaterialien konnten zur Erzeugung charakteristischer und Brems-
strahlung angeregt werden. Zur Abschédtzung der Eignung der verschiedenen Targets zur
Durchfiihrung einer RFA wurden Fluoreszenzversuche mit einer Miinze (20-Cent-Stiick)
bekannter Zusammensetzung durchgefiihrt. Das folgende Diagramm zeigt die erreichten
Intensitaten (Counts) der in der Probe enthaltenen Elemente fiir die untersuchten Target-

materialien.
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Abb. 17: Charakterisierung der Intensitat der mit verschiedenen Targets erreichten Rontgenfluoreszenzstrahlung

Die hochsten Intensitdten konnten unter Nutzung des Bleitargets erreicht werden. Die Ergeb-
nisse einer Quantifizierung der RFA- Messungen sind in folgender Tabelle fiir verschiedene

Targets zusammengefasst.
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Element Aluminium Kupfer Zink Zinn

Target [%] (%] [%] [%]
(Real-) Zusammensetzung 5 89 5 1
Vergleichsmessung (REM) 6 88 5 1
Aluminium 4 89 6 1
Blei 4 89 6 1
Kupfer 4 89 6 1
Molybdan 4 89 6 1
Wolfram 4 89 6 1

Abb. 18: Quantifizierung der Rontgenfluoreszenzstrahlung fiir verschiedene Targetmaterialien

Es ist zu erkennen, dass die Quantifizierung fur alle dargestellten Targetmaterialien gleiche
Ergebnisse erreicht. Diese entspricht nahezu der realen Zusammensetzung der Probe.

4. Diskussion und Zusammenfassung

Die Optimierung der Geometrie des Messaufbaus und Versuche zur Bestimmung der Strom-
starke in einem Target ermoglichen eine Optimierung der Intensitit der erzeugten Rontgen-
strahlung. Wahrend der Messungen der Stromstérke stellten sich Zusammenbriiche des elek-
trischen Feldes der Kristalle als Einschrankung fur kontinuierliche Emission und Beschleu-
nigung von Elektronen heraus. In der zum Wiederaufbau des Feldes benétigten Zeit wird keine
Rontgenstrahlung erzeugt. Die Zusammenbriiche des Feldes zeigten sich in der Aufheizphase
haufiger und intensiver als in der Abkuhlphase.

Die Messungen der Aquivalenzdosisleistung zeigten, dass ein etwas héherer Druck von etwa
5-10 Pa zu hoheren Dosisleistungen der Rontgenstrahlung filhrt. Dieser Druck ist unter
Nutzung einer mechanischen Drehschieberpumpe erreichbar. Dadurch wird der Verzicht auf
eine Turbomolekularpumpe mdoglich. Wahrend der Aufheizung entstand ein sehr ungleich-
maRiger Verlauf der Aquivalenzdosisleistung, wohingegen die Abkiihlung einen gleich-
maRigen Verlauf mit hohen Dosisleistungen aufwies. Dies bekraftigt die Nutzung der Abkihl-
phase zur Erzeugung von Rontgenstrahlung und zur Materialanalyse.

Die Untersuchung der verschiedenen Targets zeigte, dass unterschiedliche Materialien fiir einen
Einsatz zur RFA infrage kommen konnen. Die héchste Intensitat der Primarstrahlung zeigte
sich bei Nutzung eines Molybdantargets. Die Targets aus Blei, Aluminium und Kupfer konnten
ebenfalls intensitatsstarke Spektren erzeugen. Zusatzliche Untersuchungen mit Targets aus
Wolfram und Zinn zeigten, dass die Energie der beschleunigten Elektronen grol3 genug ist, um
charakteristische Linien bei Uber 25 keV anzuregen. Die verschiedenen Targets wurden
ebenfalls im Hinblick auf eine Nutzung zur RFA untersucht. Ausgewertet wurden die erreichten
Intensitaten der Rontgenfluoreszenzstrahlung sowie die Mdglichkeit der Durchfuhrung einer
Quantifizierung detektierter Elemente am Beispiel einer Miinze. Es konnte festgestellt werden,
dass alle untersuchten Targets zur Anregung von Fluoreszenzstrahlung aller in der Probe
enthaltenen Elemente geeignet sind. Die hdchsten Intensitdten konnten unter Nutzung des
Bleitargets erreicht werden. Es zeigte sich, dass Fluoreszenz neben der charakteristischen
Strahlung in erheblichem Malie von der entstehenden Bremsstrahlung angeregt werden kann.
Die Ergebnisse der Quantifizierungen zeigten sehr gute Ubereinstimmungen mit Vergleichs-
messungen (Elektronenstranl REM) und mit der theoretischen Zusammensetzung. Sowohl
Aluminium mit einer Ordnungszahl von Z =13, als auch Zink mit einer Ordnungszahl von
Z = 30 konnten reproduzierbar detektiert und quantifiziert werden. Dies lasst eine auf geringe
Abhangigkeit der Analysen von der Ordnungszahl der in der Probe enthaltenen Elemente
schlieen. Aufgrund der hohen erreichten Intensitdten ist das Bleitarget fir weitere
Untersuchungen der Réntgenfluoreszenz aussichtsreich.
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High-Entropy-Alloys (HEAs) weisen aufgrund ihrer sehr hohen Mischungsentropien ein
nahezu zufallig besetztes Gitter auf. Die daraus resultierenden starken Gitterverzerrungen
wirken sich verbessernd auf die mechanischen Eigenschaften, vor allem im Hochtemperatur-
bereich aus und machen sie zu aussichtsreichen Kandidaten aktueller Werkstoffentwicklung.
In der vorliegenden Arbeit wird ein neuartiges HEA-System auf refraktarer Basis untersucht,
um einen ersten Eindruck tber die entstehenden Gefligemorphologien zu gewinnen. Die
Herstellung der Legierungen erfolgte aus spanférmigen und pulverférmigen Reinelementen,
welche im Ar-Lichtbogenofen aufgeschmolzen wurden. XRD-Analysen der hier untersuchten
Mo-Nb-V-Wy-Tiy-Legierungen zeigen eine einheitliche krz-Gitterstruktur. Alle untersuchten
Legierungen erstarren dendritisch und weisen im Falle einer Zugabe von Titan eine titanreiche
interdendritische Zweitphase auf.

1. Einleitung

High-Entropy-Alloys erfahren derzeit groRe wissenschaftliche Aufmerksamkeit im Bereich der
Materialforschung und -entwicklung. Eine relativ simple Gitterstruktur sowie ungewdohnlich
gute mechanische Eigenschaften, insbesondere im Hochtemperaturbereich, zeichnen diese
neuartigen Legierungen aus. Alternativ zu klassischen Legierungskonzepten, basierend auf
einem Basiselement, bildet eine aquiatomare oder aquiatomarnahe Zusammensetzung der
Bestandteile das wichtigste Merkmal eines High-Entropy-Alloys [1-4].

Erste Untersuchungen gehen auf Yeh et al. [1] zurtick. Hierbei wurden drei Bedingungen fiir
eine Klassifizierung als High-Entropy-Alloy definiert: eine Mindestanzahl von 5 Elementen,
einen atomaren Anteil der beteiligten Elemente zwischen 5 at.-% und 35 at.-% [4] und einen
Wert der Mischungsentropie von 1,5R oder mehr, wobei R die universelle Gaskonstante ist [1].
Basierend auf dem hohen Wert der Mischungsentropie und der damit verbundenen nahezu
zufélligen Gitterplatzbesetzung zeigt sich das hohe Warmfestigkeitspotential im Vergleich zu
bekannten Basislegierungskonzepten. Um verschiedene Legierungskonzepte anhand ihrer
Mischungsentropien bewerten zu kénnen, fuhrt Yeh et al. [1] die 3 Bewertungsklassen low-
entropy-alloys (LEAS), medium-entropy-alloys (MEAS) und high-entropy-alloys (HEAS) ein.
Dabei ist 1R als die Grenze zwischen LEAs und MEAs, sowie 1,5R als die Grenze zwischen
MEAs und HEAs definiert. Ein Wert fiir die Mischungsentropie von > 1,5R stellt demnach die
erste Bedingung der Klassifizierung als HEA dar.

Ein angestrebtes Entwicklungsziel ist es, einphasige Geflige mit moglichst einfacher
Gitterstruktur herzustellen. Dies konnte bereits fur einige refraktdre HEA-Systeme gezeigt
werden [2]. Die Systeme Hf-Mo-Ta-Ti-Zr und Hf-Mo-Nb-Ta-Ti-Zr, sowie Nb-Mo-Ta-W und
V-Nb-Mo-Ta-W erstarrten in einer einphasigen krz-Struktur [5,6]. In einem einphasigen kfz-
Geflige erstarrten die Systeme Co-Cr-Cu-Fe-Mn-Ni und Cr-Cu-Fe-Mo-Ni [7,8].

Eine vergleichende Betrachtung der mechanischen Kennwerte der Systeme Hf-Mo-Ta-Ti-Zr,
Hf-Mo-Nb-Ta-Ti-Zr, Nb-Mo-Ta-W und V-Nb-Mo-Ta-W mit aktuellen industriellen
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Standardlegierungen im Hochtemperaturbereich, den Ni-Basislegierungen Inconel 718 und
Haynes230, zeigt das groRe Potential refraktdrer HEA-Systeme fur den Anwendungsbereich
der Hochtemperaturwerkstoffe [2].

1800

(2) () (1)NbCrMquTaﬂlSTin
(2)HfMoTaTiZr

(3)HfMoNbTaTiZr

(4)NbMoTawW

(5) VNbMoTaW

(6)Inconel 718

(7)Haynes 230

1500

1200

900

600

Streckgrenze [MPal]

300

] ] ] 1 [ ] ]
0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600

Temperatur [°C]
Abb.1.: Warmfestigkeit ausgewéhlter Legierungen [2]

In Anlehnung an die von Senkov et al. [5] erzielten Ergebnisse erfolgte die Auswahl der
Elemente des in dieser Arbeit untersuchten Systems: Mo-Nb-V-Wx-Tiy. Als Basis dienen dabei
die bereits von Senkov et al. untersuchten Legierungen, welche jedoch an Stelle von Tantal mit
Titan legiert wurde.

2. Experimentelle Durchfiihrung

Auf Grundlage eines refraktarbasierten HEAs wurden 5 Legierungen untersucht. Zundchst
sollte, anhand der Legierungen Mo-Nb-V-Ti und Mo-Nb-V-W, der jeweilige Einfluss der
Elemente Ti und W auf die Gefuigeausbildung untersucht werden. Des Weiteren sind der
Einfluss und das Erstarrungsverhalten des niedrigschmelzenden Elementes Ti in Bezug auf den
interdendritischen Bereich von Interesse, was anhand eines verringerten Ti-Gehaltes in der
Legierung Mo-Nb-V-Tiyo untersucht wurde. Abgeleitet aus diesen 3 Legierungen wurden die
Finfelementlegierungen Mo-Nb-V-W-Ti und Mo-Nb-V-W-Tizo betrachtet.

Fur die Herstellung der 5 Legierungen wurden hochreine elementare Granulate eingewogen
und in einem Ar-Lichtbogenofen erschmolzen. Jede Legierung wurde hierbei bis zu 5 Mal
gedreht und wieder aufgeschmolzen. Eine Schliffanalyse der erschmolzenen Zustande zeigten
jedoch teilweise unaufgeschmolzene Wolframbereiche, was auf einen zu geringen Gesamtener-
gieeintrag in die Schmelze hinweist. Ein erneutes Aufschmelzen der W-haltigen Legierungen
mittels eines Pulverpresslings konnte dieses Problem fiir diese Studie beheben. Im Anschluss
wurden die Proben in ein leitfahiges Warmeinbettmittel eingebettet und mittels SiC-Schleif-
papier der Kérnungen 400, 800, 1200, 2500 und 4000 geschliffen und abschliefend mit
Diamantsuspension (3 um und 1 pm) poliert.

Die Gefuigeaufnahmen wurden mittels Rickstreuelektronenmodus (BSE) an einem REM vom
Typ FEI ESEM XL30 FEG aufgenommen. Mittels energiedispersiver Rontgenspektroskopie
(EDX) wurden qualitative und quantitative Phasenanalysen durchgefuhrt, sowie die Element-
verteilung in den Legierungen analysiert. Die Kristallstrukturen der untersuchten Legierungen
wurde mittels Rontgenfeinstrukturanalyse (XRD) an einem Pulverdiffraktometer vom Typ
X Pert der Firma PANalytical durchgefihrt. Fir eine vergleichende Analyse der Phasenanteile
in den Legierungen Mo-Nb-V-W-Ti und Mo-Nb-V-W-Ti mittels Grauwertseparation diente
das Programm Adobe Photoshop.
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3. Ergebnisse und Diskussion

Die Legierungen Mo-Nb-V-Ti sowie Mo-Nb-V-Tiyg erstarrten in einem zweiphasigen Gefiige
mit einem titanreichen interdendritischen Bereich. Die Legierung Mo-Nb-V-W erstarrt
ebenfalls zweiphasig, jedoch mit einer wolframreichen Priméarphase.

Die Legierungen Mo-Nb-V-W-Ti und Mo-Nb-V-W-Tiyo erstarrten mehrphasig in einer
wolframreichen Primérphase, einer interdendritischen wolframarmen Mischphase und einer
zusatzlichen sehr titanreichen interdendritischen Phase. Abbildung 2 zeigt die Gefluge-
aufnahmen der finf Legierungen.

w K™ ) A

Abb.2.: Mikrostrukturen im Gusszustand a) Mo-Nb-V-Ti b) Mo-Nb-V-Tio, ¢) Mo-Nb-V-W,
d) Mo-Nb-V-W-Tiyo und €) Mo-Nb-V-W-Ti
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Abbildung 3 zeigt die chemische Zusammensetzung (EDX) an drei markanten Gefuigebestand-

teilen der Legierung Mo-Nb-V-W-Ti.

Messpunkt Mo Nb Vv W Ti
(at.-%) (at.-%) | (at.-%) | (at.-%) | (at.-%)
23,0 18,8 14,0 32,2 12,0
19,0 249 26,3 10,7 19,2
1,6 7,0 4,9 1,9 84,5

Abb3 EDX- Spotanalysen Mo-Nb-V-W-Ti

Eine statistische Auswertung der Flachenanteile der titanreichen interdendritischen Bereiche
anhand 15 Gefligeaufnahmen liefert einen vergleichbaren Wert zur Einschatzung des Ti-
Gehaltes auf die Ausbildung des Gefuiges. Der Flachenanteil dieses Bereiches betragt in der
Legierung Mo-Nb-V-W-Ti 7,7 £ 0,9% und in der Legierung Mo-Nb-V-W-Ti 5,2 + 1,6%. Ein
niedrigerer Ti-Anteil duRert sich demnach in einer verringerung des titanreichen interden-
dristischen Bereichs und somit positiv auf die Homogenitat des Gefliges.

Die XRD-Analysen der Proben zeigen eine einheitliche krz-Gitterstruktur in allen untersuchten
Legierungen. Exemplarisch sind die Ergebnisse der Legierungen Mo-Nb-V-W-Ti und Mo-Nb-
V-W-Tiyo in Abbildung 4 dargestellt.
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Abb.4.: Rontgenbeugungsdlagramm a) Mo- Nb V-W-Ti und b) Mo-Nb-V-W-Ti1g
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In Abbildung 5 ist die Elementverteilung in den Legierungen Mo-Nb-V-W-Ti und Mo-Nb-V-
W-Tiyo dargestellt. Die wolframreichen Primérdendriten sind deutlich zu erkennen, welche von
einem Mo-, Nb- und vanadiumreichen Saum umgeben sind. Ein sehr titanreicher inter-
dendritischer Bereich kann ebenfalls in beiden Legierungen deutlich identifiziert werden.

Abb.5.: EDX-Mapping a) Mo-Nb-V-W-Ti und b) Mo-Nb-V-W-Tizo
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Die erzielten Ergebnisse sind in ihrer Gesamtheit als vielversprechend anzusehen. Positiv
hervorzuheben ist hierbei die einheitliche krz-Gitterstruktur in allen untersuchten Legierungen.
Optimierungspotential stellt die Heterogenitdt des Gefiiges dar. Um die mechanischen
Kennwerte zu verbessern und die Definition der HEA zu erfullen, ist ein homogenes, ein-
phasiges Geflige anzustreben. Sowohl Wolfram, als auch Titan spielen bei der Erstarrung eine
grol3e Rolle bei der Ausbildung einer sekundéren oder weiteren Ausscheidungsphasen aufgrund
ihrer stark abweichenden Schmelztemperaturen. Eine Verringerung der atomaren Anteile
beider Elemente auf die laut Definition erlaubten 5 at.-% und eine gezielte Warmebehandlung
des im Lichtbogenofen erschmolzenen Zustands stellen zwei mdgliche Optimierungsansatze
dar.

4. Zusammenfassung und Ausblick

Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist die Herstellung einer Legierung, die zum einen die
Kriterien flr die Klassifizierung als HEA erfillt und zum anderen ein einphasiges, homogenes
Geflige aufweist. Die Wahl der untersuchten Legierungen basiert dabei auf VVoruntersuchungen
von Senkov et al. [5] mit den Elementen Mo, Nb und V als Basis, welche mit W und Ti zu
einem HEA legiert wurden. Die Zugabe von Titan liefert ein mehrphasiges dendritisches
Geflige mit titanreichen interdendritischen Bereichen. Eine Verringerung des Ti-Gehaltes von
25 at.-% auf 10 at.-% &uRert sich in einer Reduzierung der titanreichen interdendritischen
Bereiche innerhalb des Gefuges.

Die Analyse des angefertigten Pulvers mittels Rontgendiffraktometrie detektiert in beiden
Fallen einen krz-Mischkristall. Die Zugabe des Elementes W zu einer Basis aus Mo, Nb und V
beeinflusst durch die hohe Schmelztemperatur des Wolframs die Gefiigeausbildung negativ. Es
entsteht eine wolframreiche dendritische Phase sowie eine wolframarme interdendritische
Phase. Die rontgendiffraktometrische Analyse zeigt einen krz-Mischkristall. Die beiden unter-
suchten Legierungen, die die Bedingungen zur Klassifizierung als HEA erfillen, Mo-Nb-V-W-
Ti und Mo-Nb-V-W-Tiy erstarren in einem ahnlichen Geflige. Der unterschiedliche Ti-Gehalt
aulert sich in einer geringeren Ausdehnung der titanreichen interdendritischen Phase. Eine
Analyse geeigneter Wéarmebehandlungsmethoden sollte Gegenstand zukiinftiger Unter-
suchungen sein. Ebenfalls von Interesse sind die Einflisse auf die Gefuigeausbildung
verringerter Ti- und W-Gehalte auf bis zu 5 at.-%. Eine eventuelle Substitution des hoch-
schmelzenden Elements Wolfram ist in Betracht zu ziehen.
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1. Einleitung und Ausgangspunkt der Untersuchungen

In den letzten Jahren ist eine signifikant beschleunigte Entwicklung neuer Zinkiberzugssys-
teme und -legierungen fir die Sicherstellung des Korrosionsschutzes unter atmosphérischen
Einsatzbedingungen zu beobachten. Dabei wird, meist aus Kostengriinden, versucht, eine
Reduzierung der Uberzugsdicke unter Beibehaltung der effektiven Lebensdauer zu erreichen.
Aussagen zur Dauerhaftigkeit neuartiger Uberzugsvarianten im Vergleich zur klassischen
Feuerverzinkung aus Kurzzeittests verbieten sich aber aufgrund der unterschiedlichen Me-
chanismen der Deckschichtbildung. So wird z. B. in der aktuellen Version der DIN EN ISO
9224 auf mogliche Fehler bei der Abschéatzung der Lebensdauer unterschiedlicher Ver-
zinkungsvarianten verwiesen [1].

Diese Problemstellung wird zuséatzlich durch die Grenzen der in der industriellen Anwendung
ublichen Untersuchungsverfahren flr Zinklberziige verscharft. Es herrscht Konsens dartiber,
dass Zink in verscharften Klima-/Klima-Wechsel-Tests unterschiedlich stark tiberzeichnet wird
und die Mechanismen der Korrosion von Zink in den klassischen Atmospharentypen oder unter
besonderen klimatischen Bedingungen nicht gut abgebildet werden. Dies liegt u. a. in der
unverhaltnisméBigen Verschérfung der Priifbedingungen (erhdhte Temperatur, hoch
konzentrierte Salzldsungen, realitatsferne Befeuchtungszeiten) begriindet, um kurze Prif-
zeitrdume zu erreichen. Durch Verschéarfung der Versuchsbedingungen werden so Korro-
sionsbedingungen bzw. auch Korrosionserscheinungen erzeugt, die oftmals keinerlei Relevanz
unter praktischen Einsatzbedingungen haben [2]. Dartiber hinaus ist die Ableitung
korrosionsrelevanter Kennwerte aus kunstlichen Klimatests fehlerbehaftet und z. T. kaum
moglich. Bislang dominieren die Bestimmung von flachenbezogenen Masseverlusten und der
Schichtdickenreduzierung sowie visuelle Bewertungsmethoden, die relativ ungenau, (zeit-)
aufwendig, hdufig zerstdrend und damit fiir eine Bewertung des Korrosionsschutzes insgesamt
unbefriedigend sind. Ist die Beurteilung des Korrosionsschutzes somit bereits bei den
etablierten Uberzugsvarianten fehlerbehaftet und ungenau, verscharft sich diese Problematik
fir neuartige und in Hinsicht auf ihr Korrosionsverhalten unbekannte Zinkiiberzugssysteme
zusatzlich.

Fur klassische Verzinkungen und insbesondere bei neu entwickelten Uberzugslegierungen ist
ein geeignetes Prifverfahren zur Ermittlung der Dauerhaftigkeit bislang nicht verfligbar. Da fur
neuartige Legierungen keine Langzeiterfahrungen zum Korrosionsverhalten und zur
Deckschichtbildung vorliegen, kénnen derzeit nur mehrjahrige Auslagerungsversuche unter
realen klimatischen Bedingungen gesicherte Erkenntnisse zum Korrosionsverhalten unter
Dauerhaftigkeitsaspekten liefern, was die Einflihrung und Zulassung neuer Produkte erheblich
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beeintrachtig. Aus den beschriebenen Problemfeldern bei der effizienten Korrosionsprifung
und -untersuchung an Zinkuberztigen ergibt sich somit die Notwendigkeit nach einem Mess-
und Prufverfahren, das die folgenden Eigenschaften besitzt bzw. in der Lage ist, folgende
Fragestellungen zu klaren:

- zerstorungsfreie bzw. minimalinvasive Prufung,

- Beschreibung der Deckschichtbildung, -umbildung und -degradation,

- Ermittlung von korrosionsrelevanten Kennwerten zur Beschreibung der momentanen
Korrosionsschutzfahigkeit und zum Vergleich verschiedener Uberzugsvarianten,

- Prognosen zur Abschatzung der Lebensdauer des Uberzugs.

Die systematische Betrachtung der Entwicklungen der letzten Jahre zeigt, dass die Ublichen
Verfahren den aktuellen Anforderungen schon vom Ansatz her nicht gerecht werden kénnen
und auch die bisher betriebene, fortlaufende Variation und Anpassung der Prifbedingungen
keinen grundlegend neuen Lésungsansatz bieten kénnen. Ein solcher ergibt sich nur, wenn zur
Bewertung nicht mehr ein Korrosionsabtrag in relativ kurzen Prifzeiten erreicht werden muss,
sondern die Uberziige hinsichtlich der kinetischen Eigenschaften der Deckschichtbildung und
-auflosung umfassend beschrieben werden konnen, was nur durch den Einsatz
elektrochemischer Untersuchungsmethoden mdéglich ist. Elektrochemische Verfahren ermég-
lichen mit hoher Genauigkeit und Reproduzierbarkeit die Bestimmung von Kkorrosions-
relevanten Kennwerten und eine charakteristische Beschreibung des Korrosionssystems oder
der Grundlagen eines Korrosionsmechanismus. Bei Zinkuberziigen ergeben sich dennoch
Probleme, da die schiitzenden Deckschichten unter Einfluss des wassrigen Prifelektrolyten
haufig nur kurzzeitig stabil sind und sich durch Kontakt mit dem Prifelektrolyten in ihrer
Zusammensetzung umbauen oder aufldsen.

Hier bietet der Einsatz gelartiger Elektrolyte fiir elektrochemische Laboruntersuchungen eine
Alternative und es kann ein neuer Prifansatz beschritten werden. Gelartige Elektrolyte bilden
einen dunnen Feuchtfilm an der Grenzflache Gel/Metalloberflache aus. Durch eine elektro-
chemische Instrumentierung kénnen dann reproduzierbar geeignete Kennwerte wie Polarisa-
tionswiderstande und Korrosionsstrome ermittelt werden, die Aussagen zur Deckschichtbil-
dung und zur Stabilitat der gebildeten Deckschichten ermdglichen [3]. Dabei ist die Prifung
mit gelartigen Elektrolyten minimalinvasiv, da die natlrlich gebildeten Deckschichten auf
Zinkiberzlgen nur in geringem MaRe durch den diinnen Feuchtfilm des gelartigen Elektrolyten
beeinflusst werden [3-5]. In systematischen Versuchsreihen konnten bereits der Mehrwert und
die Vorteile der Anwendung gelartiger Elektrolyte fur die Beschreibung der Deckschicht-
bildung bei Zink nachgewiesen werden [6-8]. Trotz der beschriebenen Vorteile ist die
Verwendung von gelartigen Elektrolyten Uber einzelne Laboranwendungen in der Korro-
sionsforschung hinaus bisher nicht weit verbreitet. Vereinzelte erfolgreiche Anwendungen im
Bereich der Qualitatssicherung [9-11] und des Corrosion Monitoring [5] zeigen aber das Po-
tenzial auf, welches dieser neuartige Prifansatz besitzt.

Dieser Beitrag stellt den neuen Prufansatz mittels gelartiger Elektrolyte am Beispiel von
Reinzinkoberflachen vor. Durch systematische Versuchsreihen werden die Vorteile der
Methode bei der Beschreibung der Korrosionsschutzwirkung von Zinkuberzligen aufgezeigt
und verdeutlicht.
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2. Probenmaterial und Versuchsbedingungen

Fur die Untersuchungen standen Probenbleche aus Reinzink (99,5 Gew.-% Zn) mit einer
Blechdicke von 0,8 mm zur Verfiigung. Die Bleche wurden zunédchst gereinigt und entfettet.
Dann wurden die Proben mit einer 1 M NaOH-L&sung fiir 5 Minuten im Ultraschallbad gebeizt,
mit Ethanol abgespult und unter einem warmen Luftstrom getrocknet, um die vorhandenen,
undefiniert ausgebildeten Deckschichten zu entfernen und die Probenoberflachen gezielt zu
aktivieren. Somit besalen alle Proben die gleichen Ausgangsbedingungen.

In einer ersten Versuchsreihe sollte an den Probenblechen der Einfluss des Prifelektrolyten
verdeutlicht werden. Dafiir wurden die zuvor aktivierten Probenbleche zur Ausbildung einer
Deckschicht unter den folgenden klimatischen Bedingungen gelagert und nach 120 Tagen zur
Messung entnommen:

- konstant 96 % r. F. in einem abgeschlossenen Gefall bei Raumtemperatur,
- Freibewitterung an Stadtatmosphére.

Die Proben wurden nach der Auslagerung sowie bei aktivierter Oberflache elektrochemisch
untersucht. In der Tabelle 1 sind die beiden Elektrolytvarianten zusammengestellt, die fur die
elektrochemischen Untersuchungen an den Zinkproben verwendet wurden.

Tabelle 1: Verwendete Elektrolytvarianten und ihre Zusammensetzung

Variante Elektrolytart Zusammensetzung
A gelartiger Elektrolyt polymerisierte Agar-L6sung mit 260 ppm Chlorid
B waéssriger Elektrolyt 0,1 M NaCl-Losung (~3540 ppm Chlorid)

Bei Variante A handelte es sich um kreisrunde Gelpads auf Agar-Basis mit einem Durchmesser
von 19 mm und einer Paddicke von 3 mm. Daraus ergibt sich fur das Gelpad ein theoretisches
Elektrolytvolumen von 0,9 ml. Die Messfliche bei Gelpadeinsatz betrug 2,84 cm?. Fiir die
Herstellung der Pads wurde eine definierte Menge hochreines Agarpulver in vollentsalztes
Wasser gegeben und anschlieBend bei erhéhter Temperatur polymerisiert. Danach besal der
gelartige Elektrolyt eine gallertartige Konsistenz, eine dichte Oberflache mit keiner
makroskopisch erkennbaren Porositat und konnte in die fir die Priifung gewiinschten Abmalie
gebracht werden. Als wassriger Elektrolyt (Variante B) wurde eine 0,1 M Natriumchlorid-
I6sung gewaéhlt, die als typischer Elektrolyt fiir Korrosionsuntersuchungen im LabormaRstab
zur Anwendung kommt. Beide Elektrolytvarianten besallen eine vergleichbare Elektrolyt-
leitfahigkeit von 0,004 Qlcm™ bzw. 0,003 Qcm™. Sowohl fiir die Gelpads als auch fiir die
wassrigen Elektrolyte wurden als Gegenelektrode (GE) ein Titanmischoxidnetz und eine
gesattigte Ag/AgCl-Elektrode als Bezugselektrode (BE) verwendet. Als Arbeitselektrode (AE)
wurde die Probe geschaltet. Die Messungen mit wassrigem Elektrolyten erfolgten mit Hilfe
einer Aufsatzmesszelle, woraus sich eine Messflache von 3,14 cm? und ein Elektrolytvolumen
von 6,3 ml ergaben. Das Prinzip der Messung bei Einsatz eines Gelpads wird in Abbildung 1
verdeutlicht.
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Abbildung 1: Prinzip der Gelpadmessung, links: Gelpad vor dem Auflegen auf die
Probenoberflache, rechts: prinzipieller Messaufbau bei Verwendung eines
gelartigen Elektrolyten

Unter Verwendung des jeweiligen Elektrolyten wurde tber einen Zeitraum von 10 Minuten das
Korrosionspotential beobachtet und aufgenommen. AnschlieRend wurden mittels dynamischer
Polarisation Stromdichte-Potential-Kurven ausgehend von -50 mV bis +50 mV vs. Ekor
bestimmt. Polarisiert wurde mit einer Polarisationsgeschwindigkeit von 1 mV/s in anodische
Richtung. In einem Potentialbereich mit geringer Abweichung vom Freien Korrosionspotential
(10 mV vs. Ekorr) wurden anschlieRend Lineare Polarisationswiderstdnde (Rp) als Kennwerte
fir die momentane Schutzwirkung der Deckschichten ermittelt. Zusétzlich zu den elektro-
chemischen Messungen wurde die Benetzbarkeit der Oberflachen durch einen Wassertropfen
mittels eines Mobile Surface Analyzer (MSA) der Firma Kriiss untersucht.

In einer zweiten Versuchsreihe wurde der zeitliche Verlauf der Deckschichtbildung an
Reinzinkproben untersucht. Die zuvor aktivierten Proben wurden dafir unter den folgenden
Bedingungen gelagert:

- konstant 96 % r. F. in einem abgeschlossenen Gefal3 bei Raumtemperatur,
- konstant 33 % r. F. in einem abgeschlossenen Gefall bei Raumtemperatur,
- Freibewitterung an Stadtatmosphére.

Zu definierten Zeitpunkten wurden die Proben entnommen, Lineare Polarisationswiderstande
bestimmt und die Proben anschlieRend wieder in die Gefalle gelegt bzw. der Freibewitterung
ausgesetzt. Fir die Messungen wurden der gelartige Elektrolyt (Elektrolytvariante A aus
Tabelle 1) und der entsprechende Messaufbau (Abbildung 1) verwendet. Aus den Wider-
stdnden wurden ber die Beziehung

H B in
Ikorr = F\f X (1)
p

Korrosionsstromdichten (ixorr) als MaB fur die Auflésungskinetik der Deckschicht berechnet.
Der Wert furr Bzink ist abhangig von R, und wurde mittels der Gleichungen aus [8] ermittelt.
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Fur alle elektrochemischen Versuche wurde ein Potentiostat/Galvanostat Interface 1000 von
Gamry Instruments verwendet. Es wurden jeweils mindestens drei Messungen pro Pro-
benzustand durchgefiihrt. Abweichungen bei den dargestellten ikor-Werten werden im
Folgenden fur eine bessere Ubersichtlichkeit nicht dargestellt, da sie innerhalb eines
vertretbaren Rahmens von +10 % vom Mittelwert lagen. Alle elektrochemischen Unter-
suchungen erfolgten bei Raumtemperatur.

3. Probenmaterial und Versuchsbedingungen
3.1 Vergleich gelartiger und wassriger Elektrolyt am Beispiel von Reinzink
In Abbildung 2 ist das Erscheinungsbild und die Benetzbarkeit der Probenoberflachen mittels

liegendem Wasserstropfen bei aktivierter (gebeizter) Oberflache und nach 120 Tagen Ausla-
gerung dargestellt.

aktivierte Oberfliche 120 Tage bei 96 % 1. F. 120 Tage Freibewitterung

Abbildung 2: Erscheinungsbild und Benetzbarkeit der Oberflache von Reinzink unter
verschiedenen Atmosphérenbedingungen, Benetzbarkeit durch entsprechende
Kontaktwinkel beurteilt mittels liegendem Wassertropfen

Im aktivierten Zustand ist keine Deckschicht auf der Oberflache zu erkennen und die Probe
zeigt eine gute Benetzbarkeit. Nach 120 Tagen Lagerung bei konstant 96 % r. F. hat sich eine
weill schimmernde Deckschicht aus Korrosionsprodukten gebildet, die mit bloBem Auge nur
unter gunstigem Lichteinfall zu erkennen war. Die Deckschicht l&sst sich aber anhand der
verschlechterten Benetzbarkeit nachweisen. Bei Freibewitterung bildete sich auf der Ober-
flache eine gut sichtbare und dichte Deckschicht aus Korrosionsprodukten aus, die sich durch
eine bessere Benetzbarkeit von den beiden anderen Zustéanden unterscheidet.

123



Im Folgenden wird verdeutlicht, wie sich diese Oberflachenzustdnde elektrochemisch in
Abhangigkeit des Prufelektrolyten verhalten. Die Abbildung 3 zeigt Gber einen Zeitraum von
10 Minuten ab dem ersten Elektrolytkontakt jeweils einen reprasentativen Potentialverlauf pro
Probenzustand. Dargestellt sind die Potentialverldufe fir die aktivierte Probenoberflache und
flr die unter unterschiedlichen Bedingungen ausgelagerten Oberflachen.

aktivierte Oberflache - Gelpad
120 Tage bei konstant 96 % r. F. === 0,1 M NaCl
120 Tage Freibewitterung
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Abbildung 3: Potentialverlaufe an Reinzink mit aktivierter Oberflache und unterschiedlich
ausgebildeten Deckschichten bei Variation des Prufelektrolyten

Die Potentialmessung zeigt typische Potentialbereiche fir eine Zinkoberflache, aber
unterschiedliche Trends in Abhangigkeit des Oberflachenzustandes und des Elektrolyten. Beim
Einsatz des Gelpads als Prifelektrolyt weisen die Potentialverldufe Giber den gesamten Mess-
zeitraum ein stetiges Potential ohne Potentialeinbriiche oder eine GibermaRige Potentialdrift auf.
Die ausgelagerten Proben besitzen aufgrund der Deckschichtbildung ein um 150 mV
positiveres Potential als die aktivierte Probe. Die Probenzustande ,,aktiv‘/“schiitzende Deck-
schicht* lassen sich somit mittels Gelpad gut unterscheiden. Eine Unterscheidung der beiden
fur 120 Tage ausgelagerten Probenzustdnde untereinander ist aber ber das Potential nicht
moglich. Hierfur wird ein zusatzlicher kinetischer Kennwert (Korrosionsstromdichte, Polarisa-
tionswiderstand) bendtigt. Bei Verwendung einer 0,1 M NaCl-L6sung als Priifelektrolyt liegen
die Potentiale ndher beieinander und unterscheiden sich nur in einem Bereich von 50 mV,
wodurch die Oberflachenzustdnde anhand der Potentiallage schwerer zu differenzieren sind.
Eine Besonderheit zeigt sich im Potentialverlauf der zuvor bei konstant 96 % r. F. ausgelagerten
Probenoberflache. Nach etwa 6-mintigem Elektrolytkontakt bricht das Potential stetig ein und
verschiebt sich in kathodische Richtung. Dieser Trend konnte bei allen Messungen an dieser
Oberflache beobachtet werden und ist ein erster Hinweis darauf, dass bei Kontakt mit einem
wassrigem Elektrolyten die gebildete Deckschicht stark beeinflusst und auch zerstort werden
kann.
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Diese Vermutung wird durch die sich direkt anschlieRenden Polarisationsmessungen bestétigt.
Diese zeigen die Unterschiede im elektrochemischen Verhalten der drei verschiedenen
Oberflachenzustdnde nach der 10-mindtigen Potentialmessung. In Abbildung 4 sind jeweils
représentative Stromdichte-Potential-Verldufe und Mittelwerte der ermittelten Polarisations-
widerstande dargestellt.

aktivierte Oberfliche — Gelpad
120 Tage bei konstant 96 % r. F. === 0,1 M NaCl

Polarisationswiderstande Gelpad 0,1 M NacCl
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Abbildung 4: Mittelwerte der ermittelten Korrosionsstromdichten fur Reinzink mit
unterschiedlich ausgebildeten Deckschichten bei Variation des Prufelektrolyten

Die Kurvenverlaufe und die Lage der Freien Korrosionspotentiale unterscheiden sich in
Abhéangigkeit des verwendeten Elektrolyten und des Oberflachenzustandes. Die Verwendung
des Gelpads hemmt die ablaufenden Korrosionsreaktionen im Vergleich zum wassrigen
Elektrolyten unabhangig vom Oberflachenzustand. Grund dafiir sind der diinne Feuchtfilm und
die im Gelpad gehemmten Diffusionsbedingungen. Bei einem wassrigen Elektrolyten mit
seinem vergleichsweise groReren Elektrolytvolumen und den guten Diffusionsbedingungen
kann die Metallauflésung dagegen ungehemmter stattfinden. Dadurch koénnen sich Deck-
schichten unter Einfluss eines wéssrigen Priifelektrolyten umbauen und auch auflésen. Die
ermittelten Linearen Polarisationswiderstande ermdglichen als spezifische Kennwerte einen
schnellen Uberblick tber den Zustand der Deckschichten. Beziiglich der verschiedenen
Oberflachenzustdnde bestatigen die Gelpads die Erwartungen. Es zeigt sich eine klare
Abstufung der Deckschichtstabilitat, wobei sich nach 120 Tagen Freibewitterung die stabilste
Deckschicht (255 kQcm?) ausgebildet hat. An der aktiven Oberflache wird ein geringer
Widerstandswert von 13 kQcm? gemessen, der charakteristisch fir diesen Zustand ist. Bei
Einsatz des waéssrigen Elektrolyten zeigen sich dagegen um ein Vielfaches geringere
Polarisationswiderstande. Wie bereits bei der vorangegangenen Potentialmessung vermutet,
zeigt sich bei der Oberflache nach 120 Tagen Auslagerung bei 96 % r. F. eine aktive Oberflache
mit einem niedrigen Polarisationswiderstand, resultierend aus der Auflésung der Deckschicht
unter Einfluss des wassrigen Elektrolyten.

3.2 Beschreibung der Deckschichtbildung an einer Reinzinkoberflache
Die vorangegangenen Untersuchungen haben gezeigt, dass gelartige Elektrolyte natirlich
gebildete Zinkdeckschichten geringer beeinflussen als ein im LabormaRstab typischer

wassriger Prufelektrolyt. Gelartige Elektrolyte sind minimalinvasiv und erlauben somit eine
Beschreibung der Deckschichtbildung, die mit den wassrigen Elektrolytvarianten nicht méglich
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waére. Die Abbildung 5 verdeutlicht die Deckschichtbildung unter verschiedenen Umgebungs-
bedingungen (konstant niedrige Feuchtigkeit, hohe Feuchtigkeit, Freibewitterung) an einer
aktivierten Reinzinkoberflache iber einen Untersuchungszeitraum von 91 Tagen.

® | agerung bei konstant 96 % r. F. Freibewitterung

Lagerung bei konstant 33 % r. F.
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Abbildung 5: Abnahme der Korrosionsstromdichte infolge von Deckschichtbildung,
aktiviertes Reinzinkblech, gelagert unter verschiedenen
Atmosphérenbedingungen, Verwendung von gelartigem Elektrolyten als
Prifelektrolyt

Die zunéchst hohe Korrosionsstromdichte bei aktivierter Oberflache nimmt bei allen Zusténden
innerhalb der ersten 14 Tage stark ab. Grund dafiir ist die Bildung von Deckschichten aus
verschiedenen Zinkkorrosionsproduktionen auf den Oberflachen. Diese hemmen die weitere
aktive Auflosung. Nach etwa 21 Tagen stellen sich die Korrosionsstromdichten jeweils auf ein
relativ konstantes Niveau ein. Dieses ist abhangig von den Eigenschaften und der Stabilitat der
gebildeten Deckschichten. Unter konstanten Umgebungsbedingungen zeigen sich bereits
Unterschiede in der Hohe der gemessenen Korrosionsstromdichte. So wird bei niedrigerer
Feuchtigkeit (konstant 33 % r. F.) eine h6here Stromdichte beobachtet als bei konstant hoher
Feuchtigkeit (96 % r. F.), da sich eine weniger stabile Deckschicht ausgebildet hat. Dennoch
wird auch bei konstant hoher Feuchtigkeit eine vergleichsweise hohe Korrosionsstromdichte
gemessen. Eine konstant hohe Feuchtigkeit alleine reicht demnach nicht zur Ausbildung einer
dauerhaft stabilen Deckschicht bei Zink aus.

Bei Freibewitterung lauft die Deckschichtbildung dagegen unter anderen Voraussetzungen ab.
Aufgrund der Beregnung und des Wechsels von Feucht- und Trockenzyklen kann sich eine
stabile Deckschicht aus Zinkkorrosionsprodukten ausbilden, die die weitere Auflésung stark
hemmt. Dies spiegelt sich in den um ein Vielfaches geringen Stromdichtewerten wider.
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4. Schlussfolgerungen

In diesem Beitrag wurden unter Verwendung eines gelartigen Elektrolyten auf Agar-Basis und
einer 0,1 M NaCl-Losung verschiedene Deckschichtzustdnde an Reinzinkproben untersucht
und hinsichtlich ihres Korrosionsverhaltens verglichen.

Die Ergebnisse ermdglichten Aussagen zur Stabilitat der Deckschichten unter Einfluss der
jeweiligen Prifelektrolytvariante. Mit den verwendeten Gelpads konnte bei den gegebenen
Bedingungen minimalinvasiver gemessen und gesicherte Kennwerte bestimmt werden. Die
Verwendung eines fiir die Korrosionsprifung typischen wéssrigen Elektrolyten beeinflusste
dagegen die Deckschichten auf den untersuchten Zinkoberflachen in hoherem Male und hat in
einem Fall auch zur Auflésung der Deckschicht gefiihrt. Ursache ist die Hemmung der
Reaktionen bei Einsatz des Gelpads.

Durch Anwendung der neuen Prifmethodik konnte die Deckschichtbildung von Zink unter
Konstantklima (niedrige und hohe Luftfeuchtigkeit) und Freibewitterung an Stadtatmosphére
beobachtet und nachvollzogen werden. Dabei zeigten sich Unterschiede in der Bildung und der
Stabilitat der Deckschichten in Abh&ngigkeit der Umgebungsbedingungen. Die positiven
Eigenschaften des gelartigen Elektrolyten als Prifmittel ermutigen zu weiteren Untersuchungen
hinsichtlich Verwendbarkeit und Anwendungsgrenzen in der Korrosionsforschung und —pri-
fung.

Durch diesen neuen Prifansatz koénnen Verzinkungen unter verschiedenen klimatischen
Bedingungen untersucht und beurteilt werden.
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1 Einleitung

Unsere Gebrauchsmetalle korrodieren unter atmosphérischen Bedingungen bevorzugt nach
elektrochemischen Mechanismen, die nur mit einem Elektrolyten an der Oberflache ablaufen
konnen. Ohne Elektrolyten ist die Korrosion praktisch zu vernachlassigen, weshalb die
Befeuchtungsdauer eine wichtige Kenngrofle bei der Bewertung der Korrosivitdt von
Atmosphéren ist. Durch sie wird aber nicht nur die Dauer der Metallauflésung bestimmt,
sondern indirekt auch Art und Geschwindigkeit von nachgelagerten Reaktionen, die zur
Bildung von Deck- oder Passivschichten flihren, die wiederum die Korrosionsgeschwindigkeit
stark beeinflussen kénnen. Faktoren, die zur Befeuchtung einer Oberflache fiihren, sind sehr
vielfaltig und die konkrete Bauteilsituation an einem bestimmten Standort gestaltet sich
meistens als so komplex, dass die tatsachliche Dauer der Befeuchtung unzugénglich bleibt.

Die normative Einteilung der Korrosivitat der Atmosphare an einem bestimmten Standort wird
daher bevorzugt durch Auslagerung von Standardproben von Gebrauchsmetallen und Bestim-
mung des Abtrags im ersten Jahr der Auslagerung vorgenommen, siehe DIN EN ISO 9226 [1].
Die Befeuchtungsdauer (t) wird fir eine rein informative Abschatzung der Korrosivitat von
Atmosphéren herangezogen und nach DIN EN I1SO 9223 als der Zeitraum definiert, wahrend
dem eine metallische Oberflache mit einem adsorbierten und/oder fliissigen Elektrolytfilm
bedeckt ist, der in der Lage ist, atmospharische Korrosion hervorzurufen. Die chemische
Zusammensetzung des Elektrolytfilms wird primér durch Salze (Meersalz, Streusalz) und SO>
beeinflusst, weshalb diese Stoffe ebenfalls zur Abschatzung der Korrosivitat herangezogen
werden. Zur Bestimmung von t wird die Zeit pro Jahr ermittelt, in der die Temperatur >0 °C
und die relative Luftfeuchte > 80 % liegt [2]. In der Fachliteratur finden sich auch alternative
Berechnungsmethoden zur Bestimmung der Befeuchtungsdauer aus Wetterdaten, hé&ufig
korreliert aus Beobachtungen bei Forschungsprogrammen zur atmospharischen Korrosion [3,
4]. Tidblad et al. [5] wollten mit ihrem Modell z.B. der hoheren Befeuchtungsdauer in kélteren
Klimaten Rechnung tragen und deren Bestimmung weiter vereinfachen. In der von ihnen auf-
gestellten Beziehung aus normal-verteilter Temperatur und beta-verteilter Luftfeuchte l&sst sich
eine Befeuchtungsdauer allein aus den Jahresmittelwerten der beiden Kennwerte errechnen.
Von Interesse ist, wie gut diese Vereinfachung mit Werten der Befeuchtungsdauer an spezi-
fischen Standorten tbereinstimmt, die nach Norm ermittelt wurden.

Eingangsdaten fur die Bestimmung der Befeuchtungsdauer konnen durch kontinuierliche
Messungen am jeweiligen Standort oder aus online verfligbaren Wetterdaten gewonnen
werden. Der Deutsche Wetterdienst (DWD) betreibt aktuell ein relativ dichtes Messnetz von
online-Wetterstationen in ganz Deutschland, die stiindlich oder taglich Werte aufnehmen. Diese
Daten sind Uber den Service WESTE-XL des DWD abrufbar und fur nichtkommerzielle
Zwecke frei nutzbar. Neben der einfachen Abschétzung der Befeuchtungsdauer anhand von
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Wetterdaten lassen sich weitere korrosionstypische Eigenheiten von verschiedenen Standorten
aufdecken, wenn man statistische Methoden bei einer explorativen Datenanalyse anwendet.
Von Interesse konnen z.B. die statistische Verteilung und die Schwankungsbreiten von
Temperatur- und Feuchtewerten sein, woraus sich die Wahrscheinlichkeit von Feucht-Trocken-
Wechseln abschéatzen lasst. Wann und an welchen Standorten diese im Jahres- oder Tages-
verlauf mehr oder weniger haufig auftreten, erlaubt eine bessere Einsché&tzung der Korrosivitéat.
Besonders bei deckschichtbildenden Materialien wie Zink (verzinkter Stahl) wirkt sich der
Ablauf von Feucht-Trocken-Wechseln stark auf die langfristige Korrosionsbestandigkeit aus.

Die Wetterdaten konnen auflerdem mit individuell aufgenommenen Messwerten spezifischer
Mikroklimate verglichen werden, um standorttypische Eigenheiten aufzudecken. Die vom
DWD bereitgestellten Daten stammen von Sensoren auf Messfeldern, deren Aufbau streng
vorgegeben ist, um die Werte untereinander und frei vom Einfluss individueller Mikroklimate
vergleichen zu koénnen. Das bedeutet gleichzeitig, dass sie auch als Datenbasis flr die
Korrelation mit individuellen Mikroklimaten gut geeignet sind.

2 Wetterdaten des DWD

Seit 2015 ist der DWD ein mafRgeblicher Bestandteil des Deutschen Klimadienstes (DKD),
einem Netzwerk von Behorden und Amtern, die regelmaBig, verlasslich und auf lange Zeit
angelegte Klimainformationen und Klimadienstleistungen operationell zur Verfigung stellen.
Damit wird das globale Rahmenwerk fir Klimadienste (Global Framework for Climate
Services, GFCS) national umgesetzt und somit sichergestellt, dass die Bereitstellung von
Klimainformationen und Klimadienstleistungen auf nationaler Ebene wissenschaftlich korrekt,
nutzergerecht, koharent und verlasslich erfolgt [6]. Nach Quellen des DWD [7] werden derzeit
in Deutschland (Stand 2017) 182 hauptamtliche Wetterwarten und Wetterstationen sowie 1784
nebenamtliche Wetter- und Niederschlagsstationen betrieben, davon 842 Online-Stationen mit
stiindlichen Daten und 713 Stationen mit taglicher Handeingabe.

Wenn man Wetterdaten wie Temperatur, relative Luftfeuchte und Niederschlagsmengen vom
DWD fiir die Charakterisierung der Korrosivitat heranziehen mochte, ist es wichtig zu wissen,
unter welchen Bedingungen die Messwerte zustande kommen. Das so genannte Bodenmessnetz
des DWD [8] beinhaltet Wetterwarten, deren Messfeld eine vorgegebene Grélie von 25 m x
25 m besitzt und dass nach einheitlichen Gesichtspunkten errichtet wird. Fir die Kennwerte
Temperatur und Luftfeuchte ist festgelegt, dass die Messung in 2 m Hoéhe an einer freien
unbeschatteten Stelle zu erfolgen hat, ohne dass die Vegetation Einfluss nimmt. Dazu werden
Wetterhitten errichtet, in denen sich die Sensoren befinden; heute zumeist kapazitive Feuchte-
detektoren und Pt100-Elemente zur Temperaturmessung. Die Ermittlung der Niederschlags-
werte erfolgt an einer anderen Stelle, windgeschitzt in 0,5 m Héhe tber dem Erdboden. Die
Messwerte werden somit unter gleichen Rahmenbedingungen erfasst. Damit sind die Daten fr
den Vergleich der Korrosivitat von Atmosphdren in unterschiedlichen Regionen untereinander
gut geeignet, aber auch als Vergleichsbasis fiir spezifische Mikroklimate.

Nach Anmeldung tber den Service Weste-XL [9] kann man die Daten im Internet abrufen und
far nichtkommerzielle Zwecke frei nutzen. Als Quelle muss dabei immer die Datenbasis des
DWD kenntlich gemacht werden. Nach Auswahl der Art der Messwerte, des Zeitraumes und
des Ortes der Messstation werden einzelne Datensdtze mit bis zu 10.000 Messwerten in
verschiedenen Datei-Formaten zur Verfugung gestellt.
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3 Vergleich von Wetterdaten (DWD) der Standorte Helgoland und Magdeburg

Uber den Service WESTE-XL des DWD wurde von der Wetterstation Helgoland und einer
Wetterstation in Magdeburg die Werte flr Temperatur, relative Luftfeuchte und die Nieder-
schlagsmenge bezogen. Es wurden u.a. Tagesmittelwerte von 2010 bis 2016 ausgewertet sowie
Stundenmittelwerte fur das Jahr 2016. Beweggrund fur die Wahl dieser beiden Standorte ist,
dass sie jeweils typisch fir Meeres- und Stadtklima sind und sich daher eine vergleichende
Betrachtung anbietet. Das Klima auf der Insel Helgoland ist aufgrund der Lage inmitten der
Nordsee als sehr feucht und damit stérker korrosiv einzuschétzen. Aus diesem Grund befindet
sich auch ein Auslagerungsstand fir Korrosionsproben an diesem Standort, an dem Fach-
kollegen der Bundesanstalt fiir Materialforschung und -prifung (BAM, Berlin) und der Autor
selbst regelmaRig Proben auslagern und bewerten. Die Wetterstation befindet sich ca. 50 m
vom Auslagerungsstand entfernt.

Der Standort Magdeburg dagegen kann als Stadtklima bezeichnet werden. Hier befindet sich
das Institut fir Werkstoff- und Figetechnik (IWF), an dem ebenfalls Proben ausgelagert und
lokale Wetterdaten zur Korrelation aufgenommen werden, siehe dazu Kapitel 4. Die
nachstgelegene online-Wetterstation des DWD befindet sich ca. 6 km vom IWF entfernt im
Stadtteil Sudenburg, ABmannstral3e 1-3.

Aus den Daten von 2010 bis 2016 wurden zunéchst die j&hrlichen Mittelwerte fir Temperatur
(T) und relative Luftfeuchte (rF) aus Tagesmittelmittelwerten bestimmt. Dann wurde die
prozentuale Befeuchtungsdauer ermittelt, definiert nach DIN EN 9223 als Zeiten, in denen
T>0°C und rF > 80 % ist. Um den mdglichen Einfluss einer darliber hinausgehenden Be-
feuchtung durch Regen abzuschatzen, wurde der Aufschlag an Prozentpunkten bestimmt, bei
dem rF <80 %, aber die Niederschlagsmenge >5 mm/d ist. Auferdem wurde anhand der
Jahresmittelwerte fur T und rF die Befeuchtungsdauer nach der Tidblad-Formel [5] errechnet
und der Unterschied zwischen den Methoden bestimmt. In Tabelle 1 sind die ermittelten Werte
fur Magdeburg und Helgoland fiir die Jahre 2010 bis 2016 zusammengefasst.

Tabelle 1: Jahresmittelwerte flir Temperatur, relative Feuchte, Befeuchtungsdauer (TOW) nach
gultiger Norm und Tidblad et al. sowie Abweichungen durch Regen und Art der Bestimmung

Ort Jahr T[°C] rF [%] TOW 9223 [%]  zus. Regen > 5mm/d [%] TOW Tidblad [%] TOW Differenz
Magdeburg 2010 8,51 B 775 [ 27,67 L 4,38 E 44,50 16,83
Magdeburg 2011 10,60 B a6 L 31,78 E 3,84 E 4271 10,93
Magdeburg 2012 10,00 B 7580 [ 33,33 [ 1,64 1 4401 10,68
Magdeburg 2013 9,75 s B 3973 : 1,37 L 47,63 1 7,90
Magdeburg 2014 11,20 s B 3973 L 4,38 B 5098 & 1125
Magdeburg 2015 10,90 B 717 [ 35,62 i 6,58 E 4385 ¥ 8,23
Magdeburg 2016 10,70 B 7536 I Bi197 ) 1,91 I 4399 b 1202
Magdeburg  Mittelwert 10,24 b 7637 . 3426 [ 3,44 4538 R 1112
Magdeburg ~ STABW 0,91 1,46 4,42 1,90 2,90 2,96
Helgoland 2010 8,54 B4 B 4685 L 5,48 B sssr )
Helgoland 2011 10,10 BEsa30 | B 6936 L 3,29 B 6136 (T -8,50
Helgoland 2012 9,77 B2 B 6448 L 4,10 E 56,54 [ 7,94
Helgoland 2013 9,32 8415 | GEY E 3,56 B 5964 (O -7,48
Helgoland 2014 11,40 s B 6712 L 3,29 I 6169 E | 5,43
Helgoland 2015 10,60 Is3ss] B 7068 P 3,84 I 6050 [ 018
Helgoland 2016 10,70 I 8096 I 54,10 ) 3,01 i 55,39 i 1,29
Helgoland  Mittelwert 10,06 I 8304 | 628 1 3,80 .~ 5864 -4,25
Helgoland STABW 0,95 1,17 8,96 0,83 2,79 6,74

Datenbasis: Deutscher Wetterdienst (DWD)

Vergleicht man die Daten in Tabelle 1, so ergibt sich fur beide Standorte zwar eine nahezu
gleiche mittlere Temperatur, jedoch eine um etwa 7 Prozentpunkte hdhere mittlere relative
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Feuchte fiir Helgoland. Die Befeuchtungsdauer, ermittelt nach Norm, liegt fir Helgoland
dagegen um gut 28 Prozentpunkte hoher, wie es fiir ein Meeresklima auch zu erwarten ist. Die
Schwankungen uber die sieben Jahre sind relativ gering, ausgenommen der Werte flr
Helgoland in 2010 und 2016, die im Vergleich zum Standort Magdeburg zu einer doppelt so
hohen Standardabweichung fiihren. Wenn man zusatzlich noch Tage mit Niederschléagen
> 5 mm/d berticksichtigt, die nicht bereits gezahlt wurden, k&men flir beide Standorte noch etwa
3,5 Prozentpunkte hinzu. Hier unterscheiden sich die Standorte untereinander kaum, lediglich
die Schwankungen von Jahr zu Jahr sind fir Helgoland geringer. Die Werte fir die
Befeuchtungsdauer, errechnet nach der Tidblad-Methode, schwanken fiir beide Standorte Uber
die betrachteten Jahre weniger, weichen dafir aber teils deutlich von den Werten nach Norm
ab. Wahrend fiir Magdeburg die Befeuchtungsdauer durchschnittlich um etwa 11 Prozent-
punkte tberschatzt wird, wird sie fur Helgoland um fast 7 Prozentpunkte unterschatzt. Aller-
dings gibt es dort auch Jahre der Uberschatzung (2010) oder nahezu gleiche Werte (2016).

Bei der Interpretation der Werte ist zu beachten, dass es sich bei der Datenbasis um Tages-
mittelwerte handelt. Téagliche Schwankungen, z.B. durch Tag-Nacht-Wechsel, gehen also
gemittelt in einen einzigen Wert ein. Daher lohnt ein Blick auf Daten, die auf Stunden-
mittelwerten beruhen, um einerseits Abweichungen zu erkldaren und andererseits tberhaupt
einen Zugang zu taglich ablaufenden Feucht-Trocken-Wechseln zu erhalten. Aus diesem Grund
wurden fir beide Standorte T- und rF-Daten flr das Jahr 2016 als Stundenmittelwerte iber den
Service WESTE-XL abgerufen und ausgewertet. Die Abweichungen bei der Berechnung der
Befeuchtungsdauer erwiesen sich fur Magdeburg in 2016 als sehr hoch. Sie betragt 42,85 %
aus Stundenmittelwerten gegenliber 31,95 % aus den Tagesmittelwerten und liegt damit
deutlich néher an den Werten nach Tidblad. Fir Helgoland dagegen ist der Unterschied mit
56 % (Stundenmittelwerte) gegenuiber 54,1 % (Tagesmittelwerte) relativ gering und kann nicht
die Unterschétzung der Werte nach der Berechnungsmethode nach Tidblad erklaren.

Um zu verdeutlichen, worin sich das typische Meeresklima vom Stadtklima hinsichtlich
Befeuchtungsdauer und Befeuchtungszyklen unterscheidet, sind in Abbildung 1 die Verldufe
der Stundenmittelwerte fiir Temperatur und relative Feuchte im Monat Juni (2016)
exemplarisch dargestellt. Man erkennt sehr gut die starken Schwankungen in T und rF fir
Magdeburg und wesentlich geringere Schwankungen fiir Helgoland.

Temp (Magdeburg) (°C)
o
154

Temp (Helgoland) (°C)
o
53

rF (Magdeburg) (%)
rF (Helgoland) (%)

Datum / Uhrzeit Datum / Uhrzeit

Abb. 1: Verlaufe von Temperatur und relativer Feuchte im Monat Juni (2016) fur Magdeburg
(links) und Helgoland (rechts), Datenbasis: Deutscher Wetterdienst (DWD)
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Um Tagesschwankungen besser einschétzen zu kénnen, wurden alle Stundenwerte eines Tages
uber das gesamte Jahr statistisch ausgewertet. Ebenso l&asst sich mit allen Monatswerten eines
Jahres verfahren, um jahreszeitliche Einflisse zu erkennen. Fir die Visualisierung sind so
genannte AusreiRer-Boxplot-Darstellungen sehr gut geeignet (Abb. 2). Das ,,Késtchen®, haufig
auch als ,,box‘ bezeichnet, gibt an, wo 25- bis 75% der Daten liegen. Der Querstrich in der Box
ist der Median (50%) und die ,,Antennen®, die von der ,,box‘“ nach oben und unten ausgehen,
geben den jeweils zusatzlichen 1,5-fachen Interquartil-Abstand an. Werte, die nicht in diesen
Bereichen liegen, gelten als Ausreifl3er. In Abbildung 2 sind die Monats- und Tages-Werte fir
die relative Feuchte im Jahr 2016, jeweils fur Magdeburg und Helgoland, dargestellt.

100

00T

rF (Helgoland) (%)
rF (Helgoland) (%)

00— —

rF (Magdeburg) (%)
rF (Magdeburg) (%)

0 2 4 6 8 10 12 14 16 18 20 22
Uhrzeit

Abb. 2: Statistische Auswertung der Monatswerte (links) und der Stundenwerte (rechts) der
relativen Luftfeuchte (rF) innerhalb eines Tages von 0 bis 23 Uhr fir Helgoland (oben) und
Magdeburg (unten), Ausreil3er-Boxplot-Darstellung mit Spline-Kurven Uber die Mittelwerte,
Zeitraum 2016, Datenbasis: Deutscher Wetterdienst (DWD)

Aus der Darstellung lassen sich zahlreiche weitere Informationen entnehmen. So ist der
Unterschied zwischen Meeres- und Stadtklima hier gut zu erkennen. Sowohl monatlich als auch
uber die 24 Stunden eines Tages unterschieden sich beide Standorte deutlich in den Schwan-
kungsbreiten und den mittels Spline-Kurven verbundenen Mittelwerten. Bei den Spannweiten
in der Boxplot-Darstellung erkennt man fur Helgoland, dass bis auf wenige Ausrei3er so gut
wie nie 50 % relative Luftfeuchte unterschritten werden. Fiir den Standort Magdeburg dagegen
passiert dies sehr hdufig und im Tagesverlauf ist ein Wechsel um 80 % rF in den Morgen- und
Abendstunden sehr stark ausgepragt.

Aus Sicht der Korrosivitét ist einerseits der Unterschied in der Befeuchtungsdauer relevant, der
im Jahr 2016 zwischen den Standorten bei etwa 22 Prozentpunkten (aus Tagesmittelwerten)
bzw. 11 Prozentpunkten (aus Stundenmittelwerten) liegt. Zusétzlich schwankt aber die relative
Feuchte im Meeresklima sowohl jahreszeitlich als auch im 24-Stunden-Verlauf deutlich
weniger als im Stadtklima. Dadurch nimmt die Wahrscheinlichkeit einer effektiven Ab-
trocknung bzw. die Anzahl der Feucht-Trocken-Zyklen deutlich ab. Rechnet man fiir den
Standort Helgoland noch eine zusétzliche Beaufschlagung der Oberflachen mit Meeressalzen
mit ein, deren Sattigungsfeuchte deutlich unterhalb von 80 % liegen kann, muss man von einer
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noch erheblich langeren effektiven Befeuchtung ausgehen. Bei einer Grenze von 70 statt
80 % rF fir die Ermittlung der Befeuchtungsdauer nach Norm ergibt sich eine zusatzlich um
etwa 30 Prozentpunkte langere Befeuchtungsdauer (85,3 %) flr das Jahr 2016.

Eine weitere Form der Visualisierung der klimatischen Unterschiede der zwei Standorte erzielt
man, wenn tagliche Stunden- und Monatswerte in Xx-y-Darstellung gegenilbergestellt und
Temperatur sowie relative Luftfeuchte farbig im Diagramm kodiert werden (Abbildung 3).
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Abb. 3: Konturdiagramme fir Temperatur (links) und relative Luftfeuchte (rechts) fur die
Standorte Helgoland (oben) und Magdeburg (unten) fur das Jahr 2016, Datenbasis: Deutscher
Wetterdienst (DWD)

Auch hier ist wieder sehr gut der Unterschied zwischen den typischen Eigenheiten von Meeres-
und Stadtklima im Landesinneren zu sehen. Sowohl Temperatur als auch die relative Luft-
feuchte werden durch die Umgebung Uber den Tag und Uber die Monate deutlich starker
geglattet. Wahrend fur Magdeburg besonders in den Monaten Marz bis September und
zwischen 8:00 und 18:00 Uhr die relative Luftfeuchte stark abnimmt, ist dies fir Helgoland nur
gering ausgepragt.

Fur das Korrosionsverhalten der meisten Gebrauchsmetalle unter atmosphérischen Bedin-
gungen haben die gezeigten Unterschiede erhebliche Auswirkungen, zunédchst wegen der unter-
schiedlichen Dauer der Befeuchtung. Aber auch die Anzahl von Feucht-Trocken-Zyklen kann
einen starken Einfluss haben, insbesondere wenn es um das Korrosionsverhalten von Zink und
verzinkten Stahl geht. Die Bildung einer Deckschicht mit der Umgebung, die Zink vor weiterer
Auflosung bewahrt, ist eng damit verbunden, dass die Oberflachen nach Korrosionsreaktionen
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abtrocknen kénnen. Denn die chemische Umbildung von weniger gut schiitzenden Korrosions-
produkten Zinkoxid und Zinkhydroxid (ZnO/ Zn(OH).) zu einer schutzenden Schicht aus
Hydrozinkit (Zns(CO3)2(OH)s) bendtigt CO. aus der Umgebungsluft. Unter dauerfeuchten
Bedingungen laufen diese Reaktionen nicht schnell genug ab, da der Zugang von CO> erschwert
ist. Es treten dadurch vermehrt die erstgenannten Korrosionsprodukte auf, die aufgrund ihrer
Erscheinung als ,,Weirost™ bezeichnet werden.

4 Vergleich von individuellen Mikroklimaten mit Klimadaten des DWD fur den
Standort Magdeburg

Neben dem Vergleich von Standorten auf Basis der online-Wetterdaten des DWD unter-
einander, kann sich auch ein Vergleich mit individuell gemessenen Daten lohnen, um z.B.
standort- und/oder objekttypische Mikroklimate zu charakterisieren. Denn je nach Standort und
seinen Eigenheiten ist zu erwarten, dass das Makroklima auch einen bestimmten Einfluss auf
das individuelle Mikroklima hat. Um dies anhand von Wetterdaten zu berprifen, missen die
spezifischen Merkmale und das Zustandekommen der makroklimatischen Datenbasis bekannt
sein. Wie in Kapitel 2 bereits beschrieben, ist dies fir Wetterstationen des DWD sehr gut nach-
vollziehbar. Weiterhin muss die Entfernung zwischen den zu korrelierenden Standorten in
Betracht gezogen werden und die Daten sollten zeitlich aufeinander abgestimmt sein.

Im Zeitraum vom 5.5.2017 bis 19.5.2017 wurden an einem Objekt hinter dem Gebdaude 50 des
Instituts fur Werkstoff- und Fligetechnik (GroRe Steinernetischstralle 6, Magdeburg) drei
Sensoren mit Datenlogger (UT330B, UNI-Trend) in verschiedenen Positionen angebracht und
stlindlich Temperatur und relative Luftfeuchte erfasst. Der erste Sensor (Lokal #1) wurde auf
dem Dach angebracht und war somit zuganglich fur Niederschlage, Wind und zeitweise direkter
Sonneneinstrahlung. Der zweite Sensor (Lokal #2) befand sich direkt unter dem Dach und war
dadurch vor Niederschlagen, direkter Sonneneinstrahlung und relativ gut vor Wind geschitzt.
Der dritte Sensor (Lokal #3) wurde in Erdbodenndhe angebracht und war so relativ gut vor
Regen, Wind und direkter Sonneneinstrahlung geschitzt.

L Sensor#l l K 3

Y Y

Abb. 4: Standort fur individuelle Messungen von T und rF in Magdeburg

Die zum Vergleich fur diesen Zeitraum hinzugezogenen Werte des DWD-Service WESTE-XL
stammten von der néchstgelegenen Online-Wetterstation in Magdeburg (AlRmannstralle 1-3,
Stadtteil Sudenburg), in ca. 6 km Entfernung. Abbildung 5 zeigt die zeitlich aufeinander
abgeglichenen Verlaufe von T und rF fir die drei lokalen Standorte und der Wetterstation in
6 km Entfernung fur den Zeitraum vom 5.5.2017 bis 19.5.2017.

135



—Glattung(DWD Temp)  — Glattung(Lokal#1 Temp)  —Glattung(Lokal#2 Temp)  — Glattung(Lokal#3 Temp,

TIq

Datum / Zeit

Abb. 5: Zeitlicher Verlauf von T und rF fiir drei lokale Standorte in Magdeburg (#1 rot, #2
braun, #3 griin) und einer Wetterstation in 6 km Entfernung (blau), Datenbasis: eigene
Messungen und Deutscher Wetterdienst (DWD)

Man kann zunachst erkennen, dass zwischen allen Daten eine gute zeitliche Korrelation besteht.
Zu erkennen sind aber auch massive Uber- oder Unterschreitungen, insbesondere bei den Wer-
ten von Sensor #1 (Dach). Dies dirfte mit der Sonneneinstrahlung bzw. dem Aufheizen des
Daches zusammenhédngen, wodurch T stark ansteigt und gleichzeitig rF im Mittel abfallt.
Sensor #2 und #3 haben dagegen unter sich eine gute Korrelation und sie korrelieren auch
besser zu den Daten des DWD, da sie mikroklimatisch der typischen Wetterhditte ndherkom-
men. Abbildung 6 zeigt die Tagesschwankungen als statistische Auswertung aller Stunden-
werte.
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Abb. 6: Statistische Auswertung der Stundenwerte fir T und rF innerhalb eines Tages der
lokalen Standorte in Magdeburg (#1 rot, #2 braun, #3 griin) und einer Wetterstation in 6 km
Entfernung (blau), Box-Plot-Darstellung und Spline-Kurve Uber die Mittelwerte, Datenbasis:
eigene Messungen vom 5.5.2017 bis 19.5.2017 und Deutscher Wetterdienst (DWD)
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Die unterschiedlichen Szenarien an den Standorten spiegeln sich auch in den Mittelwerten und
den Befeuchtungsdauern wider, siehe Tabelle 2. Generell sind an den lokalen Standorten die T-
Werte hoher, die rF-Werte und die Befeuchtungsdauern jedoch geringer im Vergleich mit der
Wetterstation, was der Nahe zur Infrastruktur (IWF-Geb&ude) zuzuschreiben ist.

Tab. 2: Vergleich von Mittelwerten flr Temperatur, relative Feuchte, Befeuchtungsdauer
(TOW) nach giltiger Norm und Tidblad et al. sowie Abweichungen durch die Art der
Bestimmung, DWD-Daten und drei lokale Standorte in Magdeburg, Mai 2017

Datenbasis Zeitraum T[°C] rF [%] TOW 9223 [%] TOW Tidblad [%] TOW Differenz
DWD 5.5.-19.5.2017 1431 [ B 42,0 [ 40,42 B 134
Lokal #1 5.5. - 19.5.2017 18230 | leds2 [F | 3512 F] 2855 R 657
Lokal #2 5.5.-19.5.2017 16,05 67,74 | | 3155 B ] 3331 1 1,76
Lokal #3 5.5.-19.5.2017 15,67 s | | 30095 [ ] 3246 i 151

Datenbasis: eigene und Deutscher Wetterdienst (DWD)

Einen weiteren Einblick erhalt man, wenn die Werte der drei lokalen Standorte iber den Werten
des DWD aufgetragen werden, siehe Abbildung 7. Beim Sensor auf dem Dach (#1) féllt auf,
dass ab ca. 15 °C (DWD) deutlich hthere Temperaturen erreicht werden, wahrscheinlich durch
Sonneneinstrahlung. Im Zusammenhang mit der guten Beltftung auf dem Dach treten dadurch
auch geringere Luftfeuchten auf. Im Bereich hoher Luftfeuchten (>80 %) kdnnen auf dem Dach
jedoch auch héhere Werte erreicht werden, was sich mit Niederschlagen/Tau und deren langerer
Verbleib auf dem Dach begriinden l&sst. Da sich die Sensoren des DWD in einer Wetterhditte
befinden, sind sie vor Regen abgeschirmt, ebenso wie die lokalen Sensoren #2 und #3, deren
Werte daher auch besser mit den DWD-Daten korrelieren. Bei der Temperatur ist die Korre-
lation besonders ausgepragt (siehe Gleichung der Gradenanpassung). Bei der relativen Feuchte
jedoch gibt es bei #2 und #3 einen Offset von +15 bzw. +13 Prozentpunkten, dafur ist der
Anstieg aber deutlich flacher (ca. 0,75), bedingt durch geringere lokale rF-Werte bei héheren
DWD-rF-Werten. Dies diirfte ebenfalls der Besonderheit des Standortes zuzurechnen sein.
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Abb. 7. Auftragung der lokal aufgenommenen Daten T und rF (Lokal #1, #2, #3) gegen die
zeitlich synchronisierten Daten einer Wetterstation des DWD (6 km Entfernung) und Glei-
chungen der Gradenanpassungen, Datenbasis: eigene und Deutscher Wetterdienst (DWD)
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5 Zusammenfassung und Ausblick

Die Analyse von Daten nimmt heutzutage einen immer groReren Stellenwert ein und das
Datenaufkommen steigt stetig an. Auch im Bereich von Klimadaten ist dies der Fall, deren
Erfassung und Verbreitung in Deutschland durch den DWD gewiéhrleistet ist. Aus Sicht des
Korrosionsschutzes eroffnet sich so die Mdglichkeit, die Korrosivitat von Atmosphéaren besser
einschatzen zu kdnnen. Durch eine explorative Datenanalyse mit statistischen Methoden erlangt
man detaillierte Einblicke, wie sich Befeuchtungsszenarien abhéngig von der Region (Makro-
klima) oder dem Aufstellungsort (Mikroklima) unterscheiden und veréndern. Korrosions-
relevant sind dabei die wahrscheinliche Befeuchtungsdauer und die ablaufenden Feucht-
Trocken-Wechsel, die je nach Standort taglich und jahreszeitlich ebenfalls groRe Unterschiede
aufweisen. In diesem Beitrag wurden einige Beispiele fiir typische Standorte gezeigt.

Neben dem besseren Verstehen von Zusammenhangen bei der atmospharischen Korrosion sind
Prognosen zur Korrosionsgeschwindigkeit und zur Lebensdauer von Konstruktionen von
groRem Interesse. Daflir muss zusatzlich ein Kennwert fur die Kinetik der Korrosions-
reaktionen bei Befeuchtung ermittelt werden. Geeignet sind flachenbezogene Widerstande oder
Stromdichten, die man mit elektrochemischen Methoden bestimmen kann. In den letzten Jahren
wurden vom Autor und Fachkollegen der BAM groRe Fortschritte bei der Ermittlung
elektrochemischer Kennwerte fir Zink und verzinkten Stahl unter atmospharischen Beding-
ungen gemacht [10]. Zur Vorhersage einer Abtragsrate (um/a) ist dann neben dem elektro-
chemischen Kennwert die Zeit anzusetzen, in der die Korrosionsreaktionen an der Atmosphare
ablaufen konnen, also die wahrscheinliche Befeuchtungsdauer (in % oder h/a).

Durch die elektrochemische Charakterisierung des momentanen Schutzvermogens von Deck-
schichten auf Zink und verzinktem Stahl und dem detaillierten Einblick in die Befeuchtungs-
szenarien anhand von Wetterdaten lasst sich auch die Entstehung schiitzender Deckschichten
besser verfolgen und erklaren. Das resultierende Schutzvermégen und die Lebensdauer einer
Konstruktion aus verzinktem Stahl hdngen eng mit den atmospharischen Bedingungen bei der
Bildung der Deckschichten zusammen, wie z.B. der Befeuchtungsdauer und der Art und Anzahl
der Feucht-Trocken-Wechsel.
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in wasserbasierten Bindemittel-Pigment-Gemischen

A. Heyn!, P. Rosemann?, M. Babutzka?, S. Bender?
10tto-von-Guericke-Universitit Magdeburg, FMB, Institut fiir Werkstoff- und Fiigetechnik
2Bundesanstalt fiur Materialforschung und -priifung (BAM)
3Institut fir Lacke und Farben Magdeburg (iLF)

Kurzfassung

Die Entwicklung von Beschichtungen flir den Korrosionsschutz ist ein aufwéndiger Prozess mit
einer Vielzahl von oftmals langwierigen Untersuchungen und Prifungen der Schutzeigen-
schaften. Elektrochemische Methoden unterstiitzen die Entwicklungsprozesse in hohem MaRe
und helfen beim Verstehen von Wirk- und Schadensmechanismen. Sie werden meistens an
fertig formulierten und applizierten Beschichtungssystemen vorgenommen. Es wird eine Unter-
suchungsmdglichkeit vorgestellt, bei der sich wasserbasierte Beschichtungsstoffe in unter-
schiedlichen Formulierungsvarianten bereits im flissigen Zustand mit Hilfe des elektro-
chemischen Rauschens charakterisieren lassen. Damit ist es moglich, bereits in einer sehr
frihen Phase der Formulierungsentwicklung die Auswahl von Bindemitteln, Pigmenten und
weiteren Zusatzstoffen entscheidend zu unterstltzen und effizienter zu gestalten. Am Beispiel
der Entwicklung von zinkfreien Korrosionsschutzpigmenten fiir wasserbasierte Beschich-
tungen wird gezeigt, dass ein einzigartiger Einblick in die dynamischen Prozesse bei Kontakt
eines Metalls mit der wassrigen Beschichtungsdispersion mdglich ist und wie dies mit der
Performance der Beschichtungen korreliert.

1 Einleitung

Die Beschichtung von Metallen ist die am hdufigsten verwendete KorrosionsschutzmalRnahme
und ist daher auch Gegenstand fortlaufender Forschung. Trotzdem sind bis heute nicht alle
Fragestellungen zur Dauerhaftigkeit und den Schadigungsmechanismen geklart und durch neue
Anwendungen oder hohere Anforderungen kommen standig neue hinzu. ,,Was wir wissen und
was wir wissen mochten® ist Teil des Titels einer kiirzlich erschienenen Verdffentlichung von
Lyon et al. in der Zeitschrift ,,Progress in Organic Coatings® [1], in der viele aktuell bereits
beantwortete und noch unbeantwortete Fragen zu Mechanismen und zur Dauerhaftigkeit von
Beschichtungen auf Metalloberflachen aufgefuhrt sind. Die Autoren beschreiben dabei auch
die industriellen Bedurfnisse und die momentane Herangehensweise und Situation bei der
Produktentwicklung in der Lackindustrie zutreffender Weise als wenig agil. Neue Lack-
Formulierungen miissen vor lhrer Einfihrung eine Reihe von Korrosionsprifungen bis hin zu
Feldtests bestehen. Werden Tests nicht bestanden, beginnt der Entwicklungszyklus von vorne.
Als eine groRRe Herausforderung wird von Lyon et al. daher richtigerweise die Verkiirzung des
Produktentwicklung-Zyklus gesehen, einhergehend mit der Verbesserung der Zuverlassigkeit
der Prifmethoden und der Vorhersagekraft. Schliissel dazu ist ein besseres Verstandnis der
Schédigungsmechanismen und des Zusammenwirkens individueller Komponenten eines
komplexen Beschichtungssystems.

Die Uberwiegende Mehrheit elektrochemischer Versuche zur Bestimmung der Wirksamkeit
von Beschichtungsstoffen wird an fertigen Beschichtungssystemen durchgefiihrt, denen
meistens eine kinstliche Verletzung der Beschichtung bis zum Metall vorausgeht. Eine Aus-
nahme davon stellen Untersuchungen zur Wirksamkeit von Pigmenten und Inhibitoren dar.
Pigmente oder Pigment-Slurries werden héufig in hoch-chloridhaltigen wassrigen Elektrolyten
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mittels elektrochemischer Methoden charakterisiert. Dabei werden meistens Polarisations-
versuche zur Bestimmung von Korrosionspotentialen und -stromen oder die elektrochemische
Impedanzspektroskopie angewandt. Beispiele daftr finden sich in Arbeiten zahlreicher Autoren
zu verschiedensten Korrosionsschutzpigmenten [2-6].

Oft bedarf es einer neuen Herangehensweise, um bestimmten Fragestellungen noch effektiver
zu begegnen. So ist bekannt und akzeptiert, dass das Interface zwischen Metall und Beschich-
tung eine essentielle Schnittstelle darstellt, die entscheidend das Entstehen von Schaden und
die langzeitige Performance eines Beschichtungssystems bestimmt [1]. Bekannt ist auch, dass
die Interaktion zwischen Metall und Beschichtungsstoff genau zu dem Zeitpunkt beginnt, wenn
beide erstmalig aufeinandertreffen. Insbesondere bei wasserbasierten Beschichtungen ist dies
eine aulerst kritische Phase, die so lange kritisch bleibt, wie ausreichend wéssriges Losemittel
involviert ist. Es erscheint daher lohnenswert, elektrochemische Untersuchungen auch in
diesem Zustand durchzufiihren.

In diesem Beitrag wird eine daran angelehnte Herangehensweise vorgestellt, die tiefere
Einblicke in diese erste kritische Phase ermdglicht. Das Ziel der hier vorgestellten Unter-
suchungen bestand darin, in waéssrigen Dispersionen von Bindemittel und Pigmenten
elektrochemische Rauschmessungen an Stahlproben durchzufuhren, um zu tberprifen, ob sich
daraus relevante Informationen zur spateren Wirkungsweise der verwendeten Pigment-
Bindemittel-Varianten ableiten lassen. Es soll damit ermdglicht werden, mit geringem
zeitlichen Aufwand und in einer sehr friilhen Phase der Formulierungsentwicklung sinnvolle
Kombinationen und Synergieeffekte von Pigmenten und Bindemitteln zu finden und diese fir
neue Formulierungen auszuwéhlen. Dartber hinaus soll die Methodik das Verstdndnis der
Interaktion wasserbasierter Beschichtungsstoffe mit Metallsubstraten erhéhen, um wichtige
Hinweise zur spateren Performance der fertigen Beschichtung zu liefern. Die elektro-
chemischen Untersuchungen erfolgten in Zusammenarbeit mit der Firma Heubach GmbH
wahrend der Entwicklung zinkfreier Korrosionsschutzpigmente (Heucophos® CMP). Dadurch
konnten die hier gewonnenen Erkenntnisse mit der Performance verschiedener Formulierungen
im neutralen Salzsprihnebeltest (NSS) verglichen werden. Einige Ergebnisse dazu wurden
bereits in [7, 8] veroffentlicht.

Zum Erreichen dieser Ziele wurde ein geeigneter Messaufbau und eine Verfahrensweise
basierend auf der Erfassung und Bewertung des elektrochemischen Rauschens entwickelt und
verwendet. Die Anwendung dieser Methodik hat sich fur Korrosionsversuche inzwischen
etabliert. Guidelines zur Durchfiihrung und Auswertung von Rauschmessungen finden sich in
ASTM G199 [9] und ISO 17093 [10]. Die Methode ist fiir die hier im Fokus stehende Auf-
gabenstellung in besonderer Weise geeignet, da sich das zu untersuchende System in kurzer
Zeit sehr dynamisch veréndern kann. So zeigten z.B. Heyn und Gollner in [11], dass mit der
Anwendung des elektrochemischen Rauschens dynamisch ablaufende Wechsel im Korrosions-
mechanismus detektiert und gezielt fiir die Bestimmung von Kennwerten herangezogen werden
kdnnen. Hierbei wurde bei kontinuierlicher Erhdhung der Temperatur einer Standardpriflésung
der Ubergang von metastabiler zu stabiler Lochkorrosion bei nichtrostenden Stihlen detektiert.
Die sonst tbliche Aufnahme von Polarisationskurven oder die elektrochemische Impedanz-
spektroskopie ist dagegen eher fiur stabile Korrosionsbedingungen geeignet. Ein weiterer
Vorteil ist, dass eine externe Anregung bei Rauschmessungen nicht zwingend notwendig ist,
um einen Kennwert zur Korrosionskinetik zu ermitteln. Das sich frei verandernde Korrosions-
system erzeugt diese Informationen selbstdndig, auch wenn man nicht misst. Durch die
empfindliche und gleichzeitige Erfassung von Potential- und Stromrauschen in einer Anord-
nung mit zwei Arbeits- und einer Bezugselektrode bekommt man einen Zugang zur
Reaktionskinetik, indem man den Rauschwiderstand bestimmt, der wiederum mit dem
Polarisationswiderstand vergleichbar ist [9, 10].
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2 Experimentelles

Fur die Untersuchungen wurden zwei gleichartige Arbeitselektroden aus unlegiertem Stahl vom
Typ 1.1203 (C55) verwendet, die durch ein Einbettmittel voneinander isoliert wurden. Die
Elektrodenflachen wurden vor jedem Versuch mit Schleifpapier der Kérnung 1000 ange-
schliffen und im warmen Luftstrom getrocknet. Die Fl&dche der Arbeitselektroden wurde durch
Ablackieren auf 0,3 cm? reduziert, um Spalteffekte am Ubergang zum Einbettmittel zu ver-
meiden. Die Ausrichtung der beiden verwendeten Arbeitselektroden zueinander wurde so
gewadhlt, dass eine gleichmaliige Anstromung in der gleichmalig gerthrten Versuchslésung
sichergestellt ist. Als Bezugselektrode wurde eine gesattigte Silber-/Silberchlorid-Elektrode
mit E = 197 mVnre verwendet, die in HOhe der Arbeitselektroden im Medium positioniert ist.

Um das Rauschverhalten des Sensors zu charakterisieren wurden als Versuchsmedien zunéchst
gering konzentrierte chloridhaltige Medien mit 0,002 M und 0,02 M NaCl in deionisierten
Wasser bei 23 °C verwendet. Fur die Gegenuberstellung mit einer wasserbasierten Bindemittel-
Dispersion kam das Bindemittel Acronal Pro 80 der Firma BASF zur Anwendung, jeweils mit
und ohne Zusatz eines Standard-Pigments und Inhibitors sowie in Abwesenheit von NaCl. Der
Wasseranteil wurde hierbei gegentiber der fertigen Formulierung verdoppelt, um die Viskositét
herabzusetzen und die Durchfiihrung der elektrochemischen Messungen zu erleichtern.

Fur eine Studie zur Wirkung und Interaktion von Pigmenten der Firma Heubach wurde das
Bindemittel Neocryl XK 86 der Firma DSM verwendet, ebenfalls mit doppeltem Wasseranteil.
Untersucht wurde das einzelne Verhalten und das Zusammenwirken von Calcium-Magnesium-
Orthophosphaten, aus denen das Korrosionsschutzpigment Heucophos® CMP der Firma
Heubach besteht [12]. In Tabelle 1 sind Eigenschaften der verwendeten Bindemittel-Pigment-
Varianten aufgefihrt.

Tabelle 1: Eigenschaften der verwendeten Bindemittel-Pigment-Varianten

Bindemittel Pigment pH Wﬁﬁgﬁs[lg/i?er Leitfahigkeit [uS cm™]

0, -

100 % Ca 6.8 0.1 79
Neocryl Komponente
0, -

XK 86 100 % Mg 72 12 726
(DSM) Komponente

Heucophos® CMP | 6,4 1,7 944

Alle Versuchsmedien wurden mit einem Magnetriihrer vor und wahrend der Messung in
Bewegung gehalten, bei einer Umdrehung des Riihrers von ca. 300 min™. Fiir die Unter-
suchungen zu den Pigmenten der Firma Heubach wurde zundchst 20 min ohne Zusatz von NaCl
gemessen. Danach wurde der Chloridgehalt mit Hilfe einer Dosierpumpe durch kontinuierliche
Zugabe einer 0,5 M NaCl-L6sung erhoht, bei einer Rate von 0,012 mol/h. Wéhrend der Zugabe
wurde weiterhin das elektrochemische Rauschen gemessen, bis zu einer Gesamtmesszeit von
180 min. Der Gehalt an NaCl betrug am Ende der Messung 0,032 mol/L. Alle Messungen
wurden bei einer Temperatur von 23 °C durchgefiihrt.

Fir die Rauschmessungen wurden ein kombiniertes ZRA und hochohmiges Potentialmessgerat
der Firma Jaissle/Schrems verwendet. Hierbei handelt es sich um ein Messsystem, bei dem die
analogen Ausgangssignale von Strom und Potential mit einem Tiefpass von 1 Hz und zusétzlich
mit einem Bandpass von 0,01 Hz bis 1 Hz bei einer gleichzeitigen Signalverstarkung von 100
gefiltert wurden. Dadurch wird eine Abtrennung und deutlich bessere Auflésung der
Rauschanteile erreicht (siehe dazu auch [11]). Die Gleichanteile von Strom und Potential sowie
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das gefilterte und verstarkte elektrochemische Rauschen wurden mit einer 16-bit Daten-
erfassungskarte (National Instruments, Ni-DAQ) bei einer Sampling-Frequenz von 2 Hz
kontinuierlich erfasst und abgespeichert. Das verwendete Rauschmesssystem wurde nach der
in [13] empfohlenen Verfahrensweise uberpruft. Zur Unterstitzung der visuellen Analyse der
zeitlichen Verlaufe der Signale wurden die Standardabweichungen von den Messdaten und
daraus die Rauschwiderstinde (RN = oepn / oecn) Uber bestimmte Zeitintervalle und Phasen
der Experimente berechnet sowie die Lage und Veranderung der Potentiale im Versuchsverlauf
bewertet. Der Aufbau des Sensors und die Anordnung in der Messzelle sind schematisch in
Abbildung 1 dargestellt. Abbildung 2 zeigt den fertig aufgebauten Messplatz fur die Messung
des elektrochemischen Rauschens in wéssrigen Pigment-Bindemittel-Dispersionen.

AE1 AE 2
BE

N

‘ I ‘ V i
Lack- NaCl Abbildung 1: Schematischer Versuchsaufbau fir

»4 dispersion

elektrochemische Untersuchungen in wassrigen
Bindemittel-Dispersionen

Abbildung 2: Versuchsaufbau flir die Messung des elektrochemischen Rauschens in wassrigen
Bindemittel-Dispersionen mit Zudosierung einer NaCl-Ldsung
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3 Ergebnisse und Diskussion
3.1  Voruntersuchungen zum Rauschverhalten des verwendeten Sensors

Zuné&chst wurde das Rauschverhalten des Stahl-Sensors in 0,002 M und 0,02 M NaCl-Ldsung
unter Rihren des Elektrolyten untersucht. In Abbildung 3 a und b sind die Potentialverldufe
und das Potential- und Stromrauschen uber 30 min dargestellt. Das Potential fallt innerhalb der
Versuchszeit von -240 mVnnHe auf ca. -300 mVnwe langsam ab und stabilisiert sich. Das
elektrochemische Rauschen ist relativ konstant, mit leicht abnehmender Tendenz. Die Hohe der
Rauschwiderstidnde liegt am Ende bei 1050 Qcm? (0,002 M NaCl) und 535 Qcm? (0,02 M
NaCl). Diese Werte liegen in der gleichen GrofRenordnung wie Polarisationswiderstande, die
unter den gleichen Versuchsbedingungen mittels elektrochemischer Impedanzspektroskopie
bestimmt wurden. Damit konnte fur diese Untersuchungen bestatigt werden, dass der
Rauschwiderstand und der Polarisationswiderstand vergleichbar sind [9, 10]. Ebenfalls
erwartungsgemal ist der geringere Rauschwiderstand bei htherem Chloridgehalt. Die visuelle
Bewertung des Sensors nach dem Versuch bestatigt ebenfalls ein aktives Verhalten der
Stahlproben unter diesen Bedingungen durch bereits sichtbare Korrosionsprodukte am Sensor
zum Ende des Versuchszeitraumes.
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Abbildung 3: Potential, Potentialrauschen und Stromrauschen des Sensors in wassrigen
Elektrolyten, Riihrgeschwindigkeit 300 min™, a) 0,002 M NaCl b) 0,02 M NaCl

Ein komplett anderes Verhalten zeigt der Stahl-Sensor in einer wéssrigen Acronal-Dispersion
mit einer Standard-Formulierung von Pigment und Inhibitor, dargestellt in Abbildung 4 a.
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Abbildung 4: Potential, Potentialrauschen und Stromrauschen des Sensors in wassriger
Bindemittel-Dispersion auf Basis von Acronal Pro 80, Riihrgeschwindigkeit 300 min, a) mit
Inhibitor und Pigment, b) ohne Zusatze

Hier liegt das Potential deutlich positiver bei -50 mVn+e und bleibt Gber 30 min relativ stabil
in einem positiveren Bereich. Das Potentialrauschen zeigt vereinzelte geringe Schwankungen,
das Stromrauschen dagegen ist um GroRenordnungen geringer, verglichen mit aktiver
Korrosion in Abbildung 3 a und b. Der Rauschwiderstand betrigt hier ca. 45.000 Qcm? und
deutet, zusammen mit der positiven Lage des Potentials, auf eine starke Hemmung der
Korrosion hin, die durch Bildung eines geschlossenen Bindemittelfilms und die Wirkung von
Inhibitor und Pigment bewirkt wird.

Ein komplett anderes Verhalten zeigt die Acronal-Wasser-Dispersion ohne Inhibitor und
Pigment, dargestellt in Abbildung 4 b. Das Potential liegt Uber eine kurze Zeit ebenfalls
bei -50 mVnre und das elektrochemische Rauschen ist zundchst sehr gering. Ab ca. 100 s
kommt es jedoch zu einem Potentialeinbruch auf -470 mVnwe und die Intensitét des Potential-
und Stromrauschens steigt stark an. Der Rauschwiderstand féllt in diesem Augenblick von ca.
20.000 Qcm? auf 1250 Qcm? ab und zeigt damit die Aktivierung der Oberflache an. Das
bedeutet, es liegt keine Hemmung der Metallauflésung durch den Bindemittelfilm an der Ober-
flache der Proben vor. Die deutlich niedrigere Lage des Potentials gegenuiber den Messungen
am aktiven Sensor in Abbildung 3 a (wassriger Elektrolyt mit geringem Chloridgehalt, ohne
Bindemittel) lassen die Vermutung zu, dass die Metallauflosung dominiert und durch den
Anteil von Bindemittel in der Dispersion die Sauerstoffreduktion eine geringere Kinetik
aufweist.

3.2 Prozedur mit Zudosierung eines Korrosionsstimulators

Basierend auf den Erkenntnissen zum Rauschverhalten der Stahlproben in den verschiedenen
wassrigen Elektrolyten erschien es folgerichtig, fir eine gezielte Untersuchung von
Bindemittel-Pigment-Variationen die weitere Verfahrensweise abzuéndern. Zunachst wurden
die Messungen fir 20 min in chloridfreien Dispersionen durchgefiihrt, um zu detektieren, ob
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eine Hemmung von aktiver Korrosion vorliegt. Danach wurde kontinuierlich eine 0,5 M NacCl-
Losung zudosiert, um die Stabilitat dieses Zustands in Abh&ngigkeit von der zugegebenen
Menge NaCl zu ermitteln. Eine mogliche Aktivierung des Sensors lasst sich durch die
kontinuierliche Erfassung des elektrochemischen Rauschens und des Potentials eindeutig und
zeitnah erfassen. Anhand des Rauschwiderstands lasst sich der Grad der Aktivitat quantifizieren
und damit die Wirksamkeit von Pigmenten untersuchen.

Mit dem Bindemittel Neocryl XK 86 und dem Korrosionsschutz-Pigments Heucophos® CMP
sowie dessen Teilkomponenten wurden Mischungen hergestellt und mit der beschriebenen
Vorgehensweise untersucht. Die Abbildungen 5 a-c zeigen jeweils den Verlauf des Potentials
sowie des Potential- und Stromrauschens tber die Versuchszeit von 180 min fur 100 % Ca-
Komponente, 100 % Mg-Komponente und einer optimierten Mischung beider Pigmente. Die
Dosierung von NaCl, beginnend ab 20 min, ist an der zweiten y-Achse dargestellt.
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Abbildung 5: Potential, Potentialrauschen und Stromrauschen des Sensors in wassriger
Bindemittel-Dispersion Neocryl XK 86 Riihrgeschwindigkeit 300 min, mit a) 100 % Ca-
Komponente, b) 100 % Mg-Komponente, ¢) Heucophos® CMP

Abbildung 6 stellt zusammenfassend die Rauschwiderstande, berechnet jeweils (ber ein Zeit-
intervall von 60 s, flr die drei gezeigten Pigmentvarianten in der Bindemitteldispersion dar.
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Die Messung mit der 100 % Ca-Komponente, dargestellt in Abbildung 5 a, zeigt in der chlorid-
freien Phase zunéchst ein positives Potential von etwa -50 mVnxe mit abfallender Tendenz.
Dabei ist eine temporar héhere Aktivitat von Potential- und Stromrauschen zu erkennen. Der
in Abbildung 6 gezeigte Verlauf des Rauschwiderstands fir diese Phase fallt allerdings nicht
unter 5.000 Qcm?. Wenige Minuten danach steigt das Potential in Richtung 0 mVHe an und
die Rauschaktivitat lasst stark nach. In diesem Bereich erhoht sich der Rauschwiderstand auf
30.000 Qcm?. Aufgrund der weiteren Zudosierung von NaCl kommt es ab etwa 80 min, bzw.
effektiv 0,02 mol/L NaCl, zu einem abrupten Abfall des Potentials, das sich im weiteren Verlauf
bei ca. -310 mVnwe stabilisiert. Das Potential- und Stromrauschen erhoht sich sehr stark, was
in dieser Phase zu einem Rauschwiderstand von ca. 750 Qcm? fiihrt und aktive Korrosion
anzeigt.

Bei der Messung mit 100 % der Mg-Komponente, dargestellt in Abbildung 5 b, féllt das
Potential sehr schnell auf ca. -450 mVnxe ab. Das Potential- und Stromrauschen ist in dieser
Phase sehr hoch und fiihrt zu einem Rauschwiderstand von ca. 500 Qcm? (siehe Abbildung 6),
was auf ein aktives Verhalten schlieBen l&sst. Diese Phase dauert ca. 45 min an, bis das
Rauschen, trotz langsamer Zudosierung von NacCl, sich abrupt verringert. Das Potential beginnt
weiter langsam anzusteigen und erreicht nach 180 min etwa -50 mVn+e, ohne dass sich im
Versuchszeitraum weitere starke Potentialeinbriiche zeigen. Das Potentialrauschen nimmt zum
Ende jedoch wieder leicht zu und in geringem MalRe auch das Stromrauschen. Der
Rauschwiderstand betrdgt in dieser Phase ca. 10.000 Qcm?. Die vereinzelten Transienten im
Rauschen weisen darauf hin, dass Uber lokale Fehlstellen im Bindemittelfilm weiterhin
Auflésungsprozesse stattfinden.

In Abbildung 5 c ist die Messung mit dem Pigment Heucophos® CMP dargestellt, als Mischung
aus der Ca- und Mg-Komponente. Auch hier ist zundchst ein starker Potentialabfall auf
ca. -450 mVnwe zu verzeichnen, der mit starkem Potential- und Stromrauschen einhergeht.
Diese Phase ist jedoch mit nur ca. 12 min deutlich kirzer als bei der 100 % Mg-Komponente.
Der Rauschwiderstand in diesem Bereich liegt bei ca. 500 Qcm? (sieche Abbildung 6).
AnschlieBend, und noch vor der NaCl-Zugabe, steigt das Potential sehr schnell auf positive
Werte um 100 mVnke an und das Rauschen verringert sich schlagartig. Der Rauschwiderstand
steigt kontinuierlich von 12.000 Qcm? auf bis zu 25.000 Qcm? an. Auch bei weiterer Zugabe
von NaCl treten kein Potentialabfall und keine nennenswerte Erhéhung des Rauschens ein, was
auf einen stabilen Bindemittelfilm schliel3en I&sst.

In den weiteren Versuchen bestétigten sich die gezeigten Verldufe als typisch fir die jeweiligen
Pigmentvarianten. Es zeigte sich, dass mit abnehmendem Mg- und zunehmenden Ca-Gehalt die
anféanglich starke Rauschaktivitat (geringer Rauschwiderstand) kiirzer wird und eine positivere
und stabile Potentiallage erreicht wird. Als Kriterium fiir ein optimiertes System aus Ca- und
Mg-Komponente kann demnach eine anscheinend notwendige, aber méglichst kurze aktive
Phase bei Kontakt der wassrigen Bindemittel-Pigment-Dispersion mit dem Stahl angesehen
werden. Daran anschlielend sollten sich mdglichst schnell ein stabiles positives Potential und
ein hoher Rauschwiderstand ergeben. Bei weiterer Zudosierung von NaCl-Gehalt muss dieser
Zustand maoglichst lange stabil bleiben und keine Anzeichen lokaler Korrosion im Rauschen
aufweisen.
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3.3 Verhalten der Lackformulierungen im neutralen Salzsprihnebeltest

Im Laufe der Optimierung des Korrosionsschutzpigments Heucophos® CMP wurde bei der
Firma Heubach die Performance verschiedener Formulierungen im neutralen Salzsprih-
nebeltest untersucht. Dadurch ergab sich die Méglichkeit, die Ergebnisse der Rauschmessungen
dem Verhalten von fertig formulierten und applizierten Beschichtungen in Standardtests
gegenuberzustellen. In Abbildung 7 sind Standard-Proben nach 408 h neutralem Salzsprih-
nebeltest dargestellt, jeweils mit 100 % der einzelnen Ca- und Mg-Komponente sowie der
optimierten Formulierung Heucophos® CMP. Es ist zu erkennen, dass eine optimierte
Kombination aus beiden Komponenten zu einer deutlich besseren Performance als bei
Verwendung der Einzelkomponenten fiihrt.

Abbildung 7: Erscheinungsbild von Standard-Prufblechen (Stahl, 153 x 76 mm) mit Lack-
auftrag nach 408 h neutralem Salzspriihnebeltest, links: 100 % Ca-Komponente, Mitte: 100 %
Mg-Komponente, rechts: Heucophos® CMP der Firma Heubach

4 Zusammenfassung

Die hier vorgestellten Untersuchungen zeigen, dass elektrochemische Messungen in wéassrigen
Bindemittel-Pigment-Dispersionen moglich sind und dass sich wertvolle Informationen aus der
Phase des ersten Kontakts einer Metalloberflache mit einer wassrigen Bindemittel-Pigment-
Dispersion gewinnen lassen. Die Anwendung des elektrochemischen Rauschens weist in
diesem Fall gegeniiber anderen elektrochemischen Methoden den Vorteil auf, dass dynamische
Anderungen der Probenzustinde augenblicklich detektiert werden kénnen. Eine vergleichende
Charakterisierung ist anhand der Potentiallage und durch den Rauschwiderstand moglich, der
aus den Standardabweichungen von Potential- und Stromrauschen zu charakteristischen
Abschnitten der Versuche berechnet wird. Damit gelingt ein tieferer Einblick in die ablaufenden
Vorgange am Interface von Metalloberflache und Bindemittelfilm.

Dass sogar Ruckschliisse zum spéteren Verhalten abgeleitet werden kénnen, zeigten die parallel
von der Firma Heubach durchgefuhrten Versuche mit applizierten Beschichtungen mit den
jeweiligen Einzelpigmenten und Pigment-Kombinationen im neutralen Salzspriihnebeltest. Das
Pigment Heucophos® CMP, bestehend aus einer optimierten Zusammensetzung von Ca- und
Mg-Komponente, zeigte das beste Verhalten im neutralen Salzspriihnebeltest und bei den
elektrochemischen Untersuchungen. Es zeigte eine sehr kurze aktive Phase im Anfangsbereich
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und zusatzlich eine stabile Potentiallage bei hohen Rauschwiderstanden (ber den gesamten
Zeitraum der Zudosierung von NaCl. Die einzelnen Pigmente fiir sich genommen konnten
dieses Verhalten nicht erzielen und schnitten auch im Standardtest deutlich schlechter ab.

Auch wenn die spatere Performance einer Beschichtung von vielen weiteren Einflussgrofien
bestimmt wird, gelingt durch die hier gezeigte experimentelle VVorgehensweise ein neuer
Einblick in die Vorgange des ersten Kontakts einer Metalloberflache mit einem wassrigen
Beschichtungsstoff. Es erscheint sinnvoll, dies als zusatzliche Informationsquelle mit heran-
zuziehen und fir die weitere Formulierungsentwicklung Schlussfolgerungen fir die
Vorauswahl von Pigment-Varianten zu ziehen und damit die Entwicklungszeiten zu verkurzen.
Es ist in Zukunft sehr gut vorstellbar, dass mit dieser Methodik auch andere technische Metalle
und der Einfluss weiterer entscheidender Parameter untersucht werden kann. Denkbar waren
z.B. den Einfluss der Vorbehandlung der Probenoberflachen (naturliche Oxidschichten,
Passivierungen und Konversionsschichten) und der Probenvorbereitung (Rauheit, Entfettung,
Versalzung). Hierflr kénnen die Proben entsprechend modifiziert werden.
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Qualifizierung des Niederdruck-Kaltgasspritzens flir spot repair-
Anwendungen im Motorenbau
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1. Einleitung

Wahrend des Betriebs von Verbrennungsmotoren treten infolge der Beanspruchung Abnut-
zungserscheinungen bzw. Schadigungen der Bauteile auf. Dies erfordert die regelméRige Auf-
arbeitung der Einzelkomponenten bzw. deren Ersatz nach einer bestimmten Einsatzdauer. Er-
folgt z.B. die Aufarbeitung von Dichtflachen durch spanabhebende Fertigungsverfahren wird
bei Erreichen unterer Grenzabmalie das Ende des Lebenszyklus eines Bauteils erreicht. Weitere
Schadigungen im Bereich der Kuhlwasserfiihrungen, die z.B. durch Kavitationsvorgénge verur-
sacht werden, erfordern tblicherweise den Austausch einzelner Komponenten oder das Auffil-
len entstandener Hohlrdume zur Herstellung der Originalkontur. Klassische Reparaturverfahren
wie das Auftragschweilen (hoher Wirmeeintrag — Gefiigeveranderungen, thermische Span-
nungen) oder auch das Auffillen mittels Epoxidharzen (geringe Temperaturfestigkeit und me-
chanische Beanspruchbarkeit) besitzen jedoch spezifische Nachteile, die die Nutzung des repa-
rierten Bauteils beeintrachtigen bzw. eine wirtschaftliche Weiternutzung nicht ermdglichen.

Das Konzept des Industrial Reman sieht vor, dass Bauteile durch eine Wiederaufarbeitung in
einen dem Neuteil vergleichbaren Zustand versetzt werden, so dass sich die Anzahl der Ein-
satzzyklen (Zeit zwischen den jeweiligen Instandsetzungen) vervielfacht. Dem Nutzer sollen
daraus wesentliche Kosteneinsparungen generiert werden. Zur Umsetzung dieses Konzepts
sind geeignete Reparaturverfahren erforderlich, die diese Zielsetzung erfiillen. Aufgrund der
geschilderten Nachteile konventioneller Verfahren zum Wiederaufbau der Originalbauteilkon-
tur sollen im Folgenden das Verfahren des Kaltgasspritzens sowie die Eigenschaften der da-
durch generierten Spritzschichten naher betrachtet werden.

Verfahrensprinzip

Das Verfahren des Kaltgasspritzens beruht darauf, dass die Partikel eines metallischen Spritz-
pulvers in einem heilBen Gasstrom mitgerissen und beschleunigt werden. Dabei erfolgt jedoch
kein Aufschmelzen. Entscheidend fur das Anhaften der Pulverpartikel ist die Aufprallge-
schwindigkeit der Pulverpartikel auf dem Substrat. Unterhalb eines kritischen Werts wirken die
Partikel abrasiv, oberhalb davon haften sie am Substrat an [1]. Grundlage dafur ist, dass die
Partikel beim Aufprall eine ausreichende plastische Verformung erfahren, die ein Anhaften an
den Substratwerkstoff ermoglicht (schematische Darstellung siehe Abb. 1). Die plastische
Verformung beim Aufprall wird durch die Umwandlung von kinetischer in thermische Energie
und dem daraus resultierenden thermischen Erweichen der Pulverpartikel unterstutzt [2]. Auf-
grund dieses Haftmechanismus ergeben sich pulverspezifische Aufprallgeschwindigkeiten [2,
3], die mit dem thermisch-plastischen Verhalten des jeweiligen Spritzpulvers in Zusammen-
hang stehen. Daraus leitet sich ab, dass héherschmelzende Metallpulver tendenziell hthere Auf-
prallgeschwindigkeiten bendtigen. Unterschieden wird beim Kaltgasspritzen zwischen den
Verfahrensvarianten des Niederdruck- (engl. low pressure cold spray, LPCS) sowie des Hoch-
druck- (engl. high pressure cold spray, HPCS) Kaltgasspritzens. Ersteres erfordert zusétzlich
zur metallischen Pulverkomponente den Zusatz von Al>Oz-Partikeln, um eine ausreichende
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Schichtanhaftung zu gewahrleisten und ist in der Auswahl der verarbeitbaren Pulver zu eher
niedrigschmelzenden hin limitiert. Die Apparatetechnik ist jedoch sehr handlich, was auch Vor-
Ort-Reparaturen sowie eine individuelle manuelle Prozessfiihrung ermdéglicht. Mit dem Hoch-
druck-Kaltgasspritzen kénnen hingegen nahezu alle gangigen metallischen Werkstoffe in Pul-
verform verarbeitet werden, da die Aufprallgeschwindigkeit der Pulverpartikel aufgrund des
groReren Prozessdrucks deutlich hoher ist. Zudem ermdglicht der hdhere Prozessdruck einen
héheren Pulvervolumenstrom, wodurch diese Verfahrensvariante bevorzugt bei der Erstellung
groRRflachiger Spritzschichten Anwendung findet. Das Hochdruck-Kaltgasspritzen ist jedoch
aufgrund des Erfordernisses teurer Prozessgase sowie einer aufwendigen Anlagentechnik eher
im Bereich der Generierung flachiger Funktionsschichten als zur Reparatur individueller
Schadstellen angesiedelt. Pulverseitig stehen heutzutage sowohl fiir das LPCS- als auch das
HPCS-Verfahren eine Vielzahl von Spritzpulvern zur Verfugung, die sich entweder aus einer
oder mehreren reinen metallischen Pulverkomponenten zusammensetzen oder aus Legierungen

verdust werden.
Pulvervorratsbehalter Substrat C
L‘ S Sns
— —_—
T L L bt e S et .
sl
e
Lavaldise
—’_ !
Gaszufuhr
Gasvorwarmer,
100-600 °C

Abb. 1: Links: Schematische Darstellung des Aufbaus eines Kaltgasspritzsystems mit den we-
sentlichen Anlagenkomponenten [4], sowie geratetechnische Umsetzung im LPCS-
Gerit,,Dymet 413 von Dycomet Europe [5]. Rechts: Modellhafte Annahme zum Ver-
formungsverhalten der Pulverpartikel wahrend des Aufpralls auf den Tragerwerkstoffs

[2].

Anforderungen an Kaltgasspritzschichten fiir spot repair-Anwendungen

Die Wahl eines fir den jeweiligen Anwendungsfall geeigneten Spritzpulvers ist von einer Viel-
zahl von Faktoren abhangig. Fur spot repair-Anwendungen wére dabei ein dem Substratwerk-
stoff in seiner chemischen Zusammensetzung vergleichbares Spritzpulver ideal, welches ver-
fahrenstechnisch jedoch zumeist nicht zu verarbeiten ist. Deswegen kommen zumeist Spritz-
pulver abweichender chemischer Zusammensetzung zur Anwendung. Dazu ist es jedoch erfor-
derlich, vor der Auswahl eines Spritzpulvers die an die Spritzschicht gestellten Anforderungen
genau zu analysieren, um die gewinschten Schichteigenschaften zu erreichen. Erschwerend
kommt dabei hinzu, dass im Fall des spot repairs die Spritzschicht nur partiell aufgetragen wird
und somit vielfaltige Wechselwirkungen mit dem umgebenden Substratwerkstoff zu erwarten
sind. Prinzipiell sind dabei folgende Aspekte zu berticksichtigen:

= Eigenschaften des umgebenden Substrats (mechanische Eigenschaften, thermisches Deh-
nungsverhalten, Korrosionsverhalten)

150



= Mechanische Eigenschaften des Spritzpulvers — moglichst vergleichbare Harte mit dem
umgebenden Substrat, ausreichende Anhaftung an das Substrat bzw. der Pulverpartikel
untereinander

» Korrosionsverhalten der Spritzschicht — Wechselwirkung der Pulverkomponenten un-
tereinander sowie mit dem umgebenden Substrat unter den gegebenen medienseitigen
Bedingungen

» Verarbeitbarkeit der gewéhlten Pulvermischung — Eignung fiir den LPCS-Prozess (aus-
reichende thermische Erweichung, Oxidationsbestandigkeit)

Fur den konkreten Anwendungsfall im Bereich der Aufarbeitung von Verbrennungsmotoren
bedeutet das, dass je nach vorliegenden Substratwerkstoff Hartewerte um 155 HB2,5 (EN-GJL-
250) bzw. um 95 HB2,5 (AISi10Mg) erforderlich sind. Die medienseitige Beanspruchung ist
vielféltig und hangt auch von der genauen Position der Reparaturstelle ab, wobei der Kontakt
mit KdhlImitteln, chloridhaltigem Spritzwasser oder auch schwefelsauren Kondensaten im
abgasfuhrenden Bereich zu nennen ist.

2. Experimentelles

Im Rahmen der durchgefiihrten Arbeiten wurden zundchst aus kommerziell erhaltlichen Spritz-
pulvern der Firma Dycomet Europe gefertigte Spritzschichten hinsichtlich ihrer Eigenschaften
untersucht. Aus Basis der Analyse deren Eigenschaften wurden weitere Pulvermischungen un-
ter Verwendung kommerziell erhaltlicher Spritzpulver zusammengestellt und ebenfalls auf ihre
Eigenschaften hin untersucht. Tab. 1 vergleicht die chemische Zusammensetzung der unter-
suchten Spritzpulver.

Tab. 1: Vergleich der chemischen Zusammensetzung der verarbeiteten Spritzpulver. (Anga-
ben in Mass.-%).

Kurzbez. Al [Zn |[Ni |[Cu |Sn |AlOs

K-01-11 |40Zn-30Cu-30AOs |- |40 |- |30 |- |30
T 8 [K2011 |452030A125AL0s |30 |45 |- |- |- |25
§ S |K80-13 |55A1-1520-30AL0; |55 |15 |- |- |- |30
S & |K714 | SONi-15Zn-35A10s |- |15 |50 |- |- |35

K32 | 57Ni-43A105 - |- |s7 |- |- |43
R 40Ni-30Cu-30AOs |- |- |40 [30 |- |30
3 |- 35Ni-25Cu-40A10s |- |- |35 |25 |- |40
£ I 40Cu-30Ni-30AOs |- |- [30 |40 |- |30
s |- 35CU-25Ni-40ALOs |- |- |25 |35 |- |40
2 | 32Cu-25Ni-3AI- 3 |- [ [32 |- a0
E 40A1,05
s [ 32Cu-25Ni-35n- - |- |25 |32 [3 |40
z 40A1,05

Die Fertigung der Spritzschichten erfolgte auf Grundkorpern aus EN-GJL-250 unter Verwen-
dung des LPCS-Spritzgerits ,,Dymet 413*. Fiir die Haftzugversuche wurde an zylinderformi-
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gen Probekdrpern an einer Stirnflache vollflachig eine ca. 1,5 mm dicke Spritzschicht aufge-
bracht. Fir Analysen zum Spritzschichtaufbau, der Harte sowie dem Korrosionsverhalten wur-
den Flachproben mit einer 50 mm langen und ca. 15 mm breiten halbrund ausgeformten Nut
versehen, die mit dem Spritzpulver aufgefullt wurde. Abb. 2 zeigt exemplarisch die gefertigten
Proben. Die verwendeten Fertigungsparameter (Spritzwinkel und -abstand, Pulverforderrate,
Gastemperatur und Dusenabstand) wurden dabei jeweils pulverspezifisch angepasst.

Abb. 2: Links: Fur die Haftzugversuche gefertigte Probekdrper: Probe mit Spritzschicht mit
Drehriefen, Gegenkdrper fur Verklebung korundgestrahlt. Rechts: Probekorper fiir die
Hértemessungen, an diesen wurden auch die Wirbelstromprifungen sowie im ge-
schliffenen Zustand die Korrosionsuntersuchungen durchgefiihrt.

Die Analyse der mechanischen Schichteigenschaften umfasste die Messung der Haftzugfestig-
keit im Haftzugversuch nach DIN 582 [6] sowie die Bestimmung der Schichtharte nach dem
Brinell-Verfahren (HB62,5/2,5). Untersuchungen zum Korrosionsverhalten erfolgten durch
Messungen des Ruhepotentials (Er) sowie der Aufnahme von Stromdichte-Potential-Kurven
mit einer Polarisationsgeschwindigkeit von 0,5 mV/s an frisch angeschliffenen Proben in fol-
genden Untersuchungsmedien:

* 0,1 mol/l NaCl — Simulation Umgebungsbedingungen (Spritzwasser)

= 0,05 mol/l H2SO4 — Simulation schwefelsaurer Kondensate in abgasfiihrenden
Bereichen

= 40 Vol.-% Glysantin G48, 95 °C — Kiihlmittelkontakt

Die Versuche in 0,1 mol/l NaCl sowie 0,05 mol/l H.SO4 wurden unter Verwendung einer Auf-
satzmesszelle durchgefihrt, fur die Versuche in 40 Vol.-% Glysantin bei 95 °C wurde eine tem-
perierbare Doppelwandmesszelle verwendet. Die Messung der Potentiale erfolgt mithilfe einer
Silber/Silberchlorid (Ag/AgCl)-Bezugselektrode, die ein Referenzpotential von +197 mV ge-
genuber der Standardwasserstoffelektrode (NHE) besitzt. Alle im Folgenden getroffenen Po-
tentialangaben beziehen sich auf die Standardwasserstoffelektrode. Aus den aufgenommenen
Stromdichte-Potential-Kurven wurden mittels Tafelauswertung die Lage des Freien Korrosi-
onspotentials Exorr SOWie die Hohe der zugehdrigen Korrosionsstromdichte ikorr ermittelt, wo-
raus sich Uber das Faraday-Gesetz jéhrliche Abtragsraten (vkorr) errechnen lassen.

Mit dem Ziel, ein fertigungsbegleitendes, zerstdrungsfreies Prifverfahren fur die Qualitatsiiber-
wachung zu entwickeln, wurden Untersuchungen zur Eignung des Wirbelstromprifverfahrens
fir diesen Anwendungsfall durchgefiihrt. Dazu wurden die fur die Hartemessungen gefertigten
Probekdrper (vgl. Abb. 2, rechts) verwendet. Zum einen sollte untersucht werden, inwieweit
UnregelmaRigkeiten im Aufbau der Spritzschicht dargestellt werden kénnen. Ein weiterer As-
pekt war die Moglichkeit der Detektion tieferliegender Fehler. Zur Simulation derartiger, ver-
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deckt liegender Fehler wurden riickseitig Flachbodenbohrungen (@ 2,5 mm) mit unterschied-
lichen Abstdnden zwischen 1-2 mm zur Spritzschichtoberflache eingebracht. Verglichen wur-
den die mittels unterschiedlichen Sonden aufgenommenen Scanbilder. Dabei kamen die koaxi-
ale Absolutsonde KAS 70-4 (f = 1 MHz), die Differenzsonde KDS 2-4 (f = 700 kHz) und die
absolute Halbtransmissionssonde HT 3-3-0 (f = 20kHz) zum Einsatz.

3. Ergebnisse
Schichtaufbau

Anhand einer Probe der aus dem neuentwickelten Spritzpulver 32Cu-25Ni-3Sn-40Al,03 gefer-
tigten Spritzschicht ist deren prinzipieller Aufbau im Querschnitt dargestellt (Abb. 3). Bei Aus-
wahl geeigneter Fertigungsparameter (Gastemperatur, Spritzwinkel und —abstand) lassen sich
weitestgehend porenfreie und homogene Spritzschichten mit guter Substratanhaftung fertigen.
Die Detailansicht als REM-Aufnahme im BSE-Kontrast lasst die Verteilung der einzelnen Pul-
verbestandteile erkennen (Abb. 3, rechts). Neben den metallischen Pulverkomponenten Nickel,
Kupfer und Zinn werden auch kleinere Mengen Al>Oz wahrend des Spritzprozesses mit einge-
schlossen. Wahrend die Partikel der vergleichsweise héherschmelzenden Pulverkomponenten
Kupfer und insbesondere Nickel weitestgehend die Partikelkontur erkennen lassen, zeichnet
sich fir die vergleichsweise niedrigschmelzende Pulverkomponente Zinn (Schmelztemperatur
232 °C) eine eher netzwerkartige Verteilung ab, die auf eine starke thermische Erweichung
wahrend des Spritzprozesses (Gastemperatur 300 °C) schlielen lasst.

Abb 3: Querschllff durch d|e aus dem Pulver 32Cu 25N| 3Sn 4OAI203 gefertlgte Sprltz-
schicht. Links: Ubersichtsaufnahme mit Ubergang zum Substrat. Rechts: REM-Auf-
nahme im BSE-Kontrast mit deutlich erkennbarer Verteilung der einzelnen Pulver-
komponenten und teils netzwerkartiger Anordnung der Zinnpulverkomponente (helle-
re Bereiche).

Mechanisch-technologische Eigenschaften

Fir die aus kommerziellen Pulvern gefertigten Spritzschichten sind die mechanischen Eigen-
schaften Haftzugfestigkeit und Schichthérte in Abb. 4, oben gegeniibergestellt. Dabei zeigt sich
eine gegenldaufige Tendenz zwischen beiden Kennwerten, d.h. dass hértere Schichten eine ten-
denziell geringere Haftzugfestigkeit aufweisen. Dies wird besonders im Fall der Spritzschicht
aus dem Pulver 57Ni-43Al,03 deutlich. Hohe Hartewerte um 210 HB2,5 gehen hier mit unge-
ntigenden Werten fur die Haftzugfestigkeit von nur ca. 12 MPa einher. Urséchlich daftr ist eine
unzureichende thermische Erweichung der vergleichsweise hochschmelzenden Pulverkompo-
nente Nickel (Schmelztemperatur 1455 °C) bei der anlagentechnisch maximal mdglichen Gas-
temperatur von 500 °C, die die Partikelanhaftung untereinander sowie am Substrat negativ be-
einflusst. Bereits der Zusatz von 15 % Zink im Pulver lasst die Haftzugfestigkeit deutlich auf
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Werte um ca. 30 MPa ansteigen, wobei jedoch die ermittelten Hartewerte deutlich auf ca.
120 HB2,5 absinken. Vergleichsweise hohe Haftzugfestigkeiten weisen die aluminiumhaltigen
Pulver auf. Ein Vergleich mit den Hartewerten der Substratwerkstoffe zeigt jedoch, dass diese
Pulver gegeniiber dem Substratwerkstoff EN-GJL-250 deutlich geringere Werte aufweisen.

Den Vergleich der Hartewerte und Haftzugfestigkeiten fir die neuentwickelten Pulver auf Basis
Ni-Cu zeigt Abb. 4, unten. Hier gelingt es zundchst durch Zusatz von Kupfer gegeniiber dem
reinen 57Ni-43Al>0s-Pulver die Haftzugfestigkeit deutlich zu steigern. Zudem ergibt sich eine
Tendenz zu steigenden Haftzugfestigkeiten bei htheren Al,O3-Gehalten im Spritzpulver. Durch
Zusatz einer weiteren metallischen Komponente in Form von Zinn l&sst sich zudem noch eine
Hértesteigerung bei gleichzeitig ansteigender Haftzugfestigkeit erreichen. Diese Besonderheit
in den mechanischen Eigenschaften muss im Zusammenhang mit der teils netzwerkartigen Ver-
teilung der Zinnpulverkomponente in der Spritzschicht (vgl. Abb. 3, rechts) gesehen werden.
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Abb. 4: Vergleich der mechanischen-technologischen KenngréRen Harte und
Haftzugfestigkeit. Oben: Vergleich fur die aus den kommerziellen Spritz-
pulvern gefertigten Spritzschichten. Unten: Vergleich zwischen den aus
dem kommerziellen Spritzpulver 57Ni-43Al>03 sowie verschiedenen Zu-
sammensetzungen der neu entwickelten Spritzpulver auf Basis Kupfer-
Nickel und Zusatz von Zinn bzw. Aluminium gefertigten Spritzschichten.
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Korrosionsverhalten

Abb. 5 zeigt exemplarisch den Verlauf der an ausgewahlten Spritzschichten bzw. deren Uber-
gangsbereiche zum Substrat hin (Flachenverhaltnis Substrat zu Spritzschicht 1:1) aufgenom-
menen Stromdichte-Potential-Kurven in 0,1 mol/l NaCl im Vergleich zum Substratwerkstoff
EN-GJL-250. Gegenuber dem Substratwerkstoff liegen die Freien Korrosionspotentiale der
zinkhaltigen Spritzschichten um bis zu ca. 400 mV in negative Richtung verschoben. Im Uber-
gangsbereich Spritzschicht/Substrat verschieben sich die Kurvenverlaufe aufgrund der Polari-
sationswirkung des Substratwerkstoffs gegeniiber der reinen Spritzschicht in anodische Rich-
tung. Dabei steigen die Stromdichten insbesondere fiir die Spritzschicht aus dem Pulver 55Al-
157Zn-30Al203 stark an. Im Vergleich dazu liegt bereits bei der Messung der reinen Spritz-
schicht fur das Pulversystem 40Zn-30Cu-30Al.03 ein deutlich erhdhter Verlauf der Stromdich-
te vor, der im Ubergangsbereich durch die Wechselwirkung mit dem Substrat nur geringftigig
beeinflusst wird. Hier scheinen die schichtinneren Wechselwirkungen zwischen den Pulver-
komponenten Kupfer und Zink bedeutsam. Im Fall der Spritzschicht auf Basis des Pulvers
35Cu-25Ni-40Al203 liegt das Freie Korrosionspotential gegeniiber dem Substrat um ca.
450 mV in positive Richtung verschoben. Im Ubergangsbereich liegt das Freie Korrosionspo-
tential bei vergleichbaren Werten wie fiir den reinen Substratwerkstoff, jedoch bei deutlich er-
hohten Stromdichten. Daraus l&sst sich schlussfolgern, dass die Spritzschicht auf Basis Kupfer-
Nickel infolge ihrer Polarisationswirkung die Substratauflésung stimuliert.
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\
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— ——55A1-15Zn-30A1203_Ubergang
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Abb. 5: Verlaufe der in 0,1 mol/l NaCl aufgenommenen Stromdichte-Potential-Kurven fir
verschiedene Spritzschichten im Vergleich zum Substratwerkstoff EN-GJL-250.

Die aus den am Freien Korrosionspotential bestimmten Korrosionsstromdichten errechneten
jahrlichen Abtragsraten viorr Vergleicht Abb. 6 fiir verschiedene Spritzschichten in den drei
betrachteten Untersuchungsmedien. Diese zeigen allgemein eine starke Medienabhangigkeit
mit geringsten Abtragsraten in 40 Vol.-% Glysantin und hchsten Werten in 0,05 mol/l H2SOa.
Bedeutsamer sind jedoch die pulverspezifischen Unterschiede im jeweiligen Prifmedium. So
zeigen in 0,05 mol/l H2SO4 gegeniiber dem Substratwerkstoff EN-GJL-250 mit Ausnahme der
Spritzschicht auf Basis Kupfer-Nickel alle Gibrigen Schichten um den Faktor 1,5 bis 2,5 erhéhte
Abtragsraten, wobei diese insbesondere fiir die Schicht auf Basis Zink-Kupfer stark erhoht ist.
Insbesondere fir die zinkhaltigen Spritzschichten ergeben sich weitere Erh6hungen der Ab-
tragsraten im Ubergangsbereich infolge der Wechselwirkung mit dem Substratwerkstoff, wobei
sich die Auflésungserscheinungen auf den Bereich der Spritzschicht konzentrieren. Hingegen
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ist der starke Anstieg der Abtragsrate im Ubergangsbereich der Spritzschicht auf Basis Kupfer-
Nickel auf eine bevorzugte Substratauflosung zurtickzufuhren. In 0,1 mol/l NaCl weisen die
aluminiumhaltigen Spritzschichten sowie die auf Basis Kupfer-Nickel gegeniiber dem Substrat
geringere Abtragsraten auf. Die Erhéhung der Abtragsraten ist fir die aluminiumhaltigen
Spritzschichten im Ubergangsbereich moderat, fir die Spritzschicht auf Basis Kupfer-Nickel
wird infolge verstérkter Substratauflosung ein deutlicher Anstieg beobachtet. Sowohl im Be-
reich der Spritzschicht als auch im Ubergangsbereich hohe Abtragsraten ergeben sich fiir die
Spritzschichten auf Basis Nickel-Zink und Zink-Kupfer. In 40 Vol.-% Glysantin liegen die
Abtragsraten der Spritzschichten mit Ausnahme der auf Basis Nickel-Zink unter dem Wert des
Substratwerkstoffs. Im Ubergangsbereich erfolgt eine Erhéhung auf ca. das 2-fache der Ab-
tragsrate am Substratwerkstoff. Auffallig ist auch hier eine starke Erhéhung im Ubergangs-
bereich der Spritzschicht aus dem Pulver 50Ni-15Zn-35Al,0s.
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55Al-15Zn-30A1203 ————
45Zn-30A1-25A1203 — —
e = 0,05 mol/l H,SO,
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35Cu-25Ni-40A1203 §§ —
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Abb. 6: Vergleich der tber das Faraday-Gesetz aus den Korrosionsstromdichten berechneten
jahrlichen Abtragsraten viorr fiir verschiedene Spritzschichten bzw. Ubergangsberei-
che (Flachenverhaltnis Substrat zu Spritzschicht 1:1) in den verschiedenen Untersu-
chungsmedien.

Zum Verstandnis des unterschiedlichen Auflésungsverhaltens der einzelnen Spritzschichtsys-
teme, die sowohl innerhalb des Bereichs der Spritzschicht als auch in Wechselwirkung mit dem
Substratwerkstoff starke Unterschiede zeigen sind Betrachtungen zum Korrosionsverhalten der
Einzelelemente erforderlich. Wie in Abb. 3, rechts ersichtlich, liegen die elementaren Spritz-
pulverpartikel auch nach der Erstellung der Spritzschicht separat nebeneinander vor. Somit
kdnnen galvanische Effekte zwischen den einzelnen Pulverpartikeln auftreten. Abb. 7 zeigt
dazu den Zustand der Spritzschicht auf Basis des Pulvers 50Ni-15Zn-35Al,03. Hier zeichnet
sich im Bereich des Messflecks eine schwarmartige Struktur der Spritzschicht ab, die aus einer
selektiv bevorzugten Zinkauflosung infolge der Wechselwirkung mit dem Pulverbestandteil
Nickel resultiert und im Ubergangsbereich durch den Substratwerkstoff noch verstarkt wird.
Dazu stellt Abb. 7, rechts die Lage der Standardpotentiale Eo der Einzelelemente, die das
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thermodynamisch bedingte Auflésungsbestreben widerspiegeln, gegeniiber. Demzufolge wei-
sen die in den Standardpulvern verarbeiteten Elemente teils hohe Potentialdifferenzen auf. Die-
se ist mit 1100 mV zwischen den Elementen Kupfer und Zink am starksten ausgepragt. Ver-
scharft wird der Effekt im Pulver 50Ni-15Zn-35Al203 trotz einer vergleichsweise geringeren
Potentialdifferenz zwischen Nickel und Zink von 530 mV durch ein ungiinstiges Mengenver-
haltnis der beiden metallischen Komponenten von ca. 3:1, was die Zinkauflésung seinerseits
stimuliert. Im System Zink-Aluminium fungiert rein thermodynamisch betrachtet Zink als
Kathode. Trotz der hohen Potentialdifferenz von ca. 1250 mV erfolgt aufgrund der Moglichkeit
der Deckschichtbildung/Passivierung am Aluminium keine starke Beeinflussung durch galva-
nische Effekte zwischen den beiden Pulverkomponenten. Den Einfluss der Kinetik spiegelt hier
auch deutlich die vergleichsweise Verringerung der Abtragsraten im Medium 0,1 mol/l NaCl
gegenuber 0,05 mol/l H2SO4 (vgl. Abb. 6) wider. Verglichen zum Substratwerkstoff EN-GJL-
250, hier als Rein-Fe betrachtet, liegen aluminium- und zinkhaltige Spritzschichten bei negati-
veren Potentialen, d.h. fungieren in Wechselwirkung mit dem Substratwerkstoff als Anode, was
auch die in den realen Untersuchungsmedien an den Spritzschichten gemessenen Mischpoten-
tiale bestatigen. Demgegenuber werden Spritzschichten auf Basis Kupfer-Nickel bezogen auf
den Substratwerkstoff EN-GJL-250 kathodisch wirksam.
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ADbb. 7: Links: Selektive Korrosion der Zinkpartikel in der aus dem Pulver 50Ni-15Zn-
35Al,03 gefertigten Spritzschicht nach der Aufnahme der Stromdichte-Potential-Kur-
ve in 0,1 mol/l NaCl. Rechts: Vergleich der Lage der Standardpotentiale Eo fiir die
verschiedenen elementaren Pulverbestandteile sowie der sich ergebenden Potential-
differenzen.

Zerstorungsfreie Prifung mittels Wirbelstromverfahren

Zur zerstorungsfreien Qualitatsprifung der erzeugten Schicht wird das Wirbelstromverfahren
erprobt. Es liefert ein ortsbezogenes Messsignal, das von den elektrischen und magnetischen
Eigenschaften des Werkstoffes abhéngt. Sowohl Materialfehler als auch Anomalien der chemi-
schen Zusammensetzung und des Gefuiges spiegeln sich in diesen physikalischen Eigenschaften
wider. Somit sollte eine bildhafte Darstellung des Wirbelstromsignals Ruckschliisse auf die
Homogenitét der Spritzschicht erlauben. Dazu wurden Versuche mit verschiedenen Wirbel-
stromsonden durchgeflhrt. Abb. 8 zeigt dazu vergleichend die mit den jeweiligen Messsonden
aufgenommenen Scanbilder. Diese werden auf Basis der ortsabhéngig erfassten Wirbelstrom-
signale und deren lateralen Veranderung in ein Graustufenbild umgerechnet. Entsprechend sind
die Ortsauflésung der verwendeten Messsonde (d.h. GrolRe des Volumenbereichs, der das
Messsignal beeinflusst) sowie die Sensitivitét in der Anderung der erfassten Messsignale in
Abhéangigkeit der physikalischen Eigenschaftsanderungen des tberfahrenen Materialbereichs
entscheidende KenngrofRen fir die Qualitat der bildgebenden Darstellung. Wie der Bild-
vergleich der mit den drei betrachteten Sonden aufgenommene Flachenscan zeigt, lassen sich
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auf Basis der 0.g. Einflussgrofien mit der Differenzsonde bei einer Priffrequenz von 700 kHz
eine optimale Auflosung erreichen. So kénnen damit oberflachennahe Fehlstellen (hier durch
Hérteeindrlicke gezielt erzeugt) oder auch Lageneffekte, die durch die méandernde Fiihrung der
Spritzpistole wahrend der Schichtfertigung entstanden sind, darstellt werden. Im Vergleich
dazu lassen die mittels koaxialer Absolutsonde aufgenommenen Scanbilder die Konturen in
ahnlicher Weise, jedoch in der Intensitat stark geschwécht erkennen. Hier muss von einem
unglnstigen Signal-Rausch-Verhdltnis als Ursache ausgegangen werden. Ungeeignet flr
diesen Anwendungsfall ist hingegen die absolute Halbtransmissionssonde, die aufgrund ihrer
Sondengeometrie ihre Information aus einem vergleichsweise groflen Bereich bezieht. Die
vergleichsweise geringe Pruffrequenz von 20 kHz fiihrt zudem zu einer hohen Standard-
eindringtiefe, die das miterfasste Werkstoffvolumen zusatzlich vergroRert.

Koaxiale Absolutsonde Differenzsonde Abs. Halbtransmissionssonde

Abb. 8: Vergleich der mit unterschiedlichen Wirbelstromsonden an der aus dem Pulver 57Ni-
43Al1,03 gefertigten Spritzschicht aufgenommenen Scanbilder (Substrat EN-GJL-
250). Die Differenzsonde (f = 700 kHz) weist die hochste Ortsauflésung auf und er-
maoglicht eine deutliche Darstellung des Aufbaus der Spritzschicht im oberflachenna-
hen Bereich.

Fur die Prifung in der Tiefe liegender Fehler wie z.B. Poren oder auch Delaminationen emp-
fiehlt sich aufgrund des inversen Zusammenhangs zwischen der Priiffrequenz sowie der Stan-
dardeindringtiefe generell eine vergleichsweise niedrige Pruffrequenz. Unter dieser MaRRgabe
wurden die Versuche unter Verwendung der bei vergleichsweise niedrigen Priiffrequenzen ar-
beitenden Halbtransmissionssonde durchgefihrt. Diese bietet aufgrund der Anordnung der Sen-
de- und Empfangerspule den zusatzlichen Vorteil aus einem gréReren Materialvolumen heraus
das Messsignal zu beziehen, so dass die sich in die Tiefe hin physikalisch bedingt abschwéchen-
den Messsignale mit hoherer Intensitét erfasst werden kénnen. Abb. 9 zeigt dazu die schema-
tische Darstellung des verwendeten Probekorpers mit den als riickseitig ausgefihrte Flachbo-
denbohrungen eingebrachten kinstlichen Fehlern.
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Abb. 9: Scan- bzw. Amplitudenbilder, die mittels Halbtransmissionssonde an der Spritzschicht
aus 55AIl-15Zn-30Al,03 (Substrat AlSi10Mg) aufgenommen wurden. Bei mittlerer
Frequenz von 11 kHz werden die eingebrachten verdeckten Fehler bis zu Tiefe von
2 mm sicher detektiert.

Amplituden-
bild

Aus dem Bildvergleich zeigt sich, dass Pruffrequenzen von 11 und 20 kHz geeignet sind, bis
zu 2 mm unter der Werkstoffoberflache liegende Fehlstellen in Form von Flachbodenbohrun-
gen mit einem Durchmesser von 2,5 mm zu detektieren. Die Kontrastierung fallt dabei flr die
Priffrequenz von 11 kHz vergleichsweise starker aus und wird durch die Darstellung im Am-
plitudenbild weiter verbessert.

4. Zusammenfassung

Mittels Niederdruck-Kaltgasspritzen lassen sich mit geringer Substratbeeinflussung und ver-
gleichsweise Uberschaubaren Gerateaufwand metallische Spritzschichten zur Wiederherstel-
lung der Originalbauteilgeometrien generieren. Die Wirkzusammenhénge zwischen den einzel-
nen Pulverkomponenten sowohl im Hinblick auf die resultierenden mechanisch-technologi-
schen Eigenschaften sowie dem Korrosionsverhalten werden durch die gewonnenen Ergebnisse
nachvollziehbar. Dies betrifft unter anderem gegenlaufige Effekte bei den mechanisch-techno-
logischen Eigenschaften Harte und Haftzugfestigkeit. Diese sind dadurch bedingt, dass hartere
Partikel aufgrund ihrer geringeren plastischen Verformung untereinander sowie am Substrat
eine geringere Haftung aufweisen. Dem kann durch Pulvermischungen, die sowohl duktilere
als auch héartere Pulverbestandteile aufweisen, begegnet werden. Hohere Gehalte an Al>Os, die
wéhrend des Aufpralls verdichtend wirken, steigern zudem insbesondere die Haftzugfestigkeit.

Fur den Fall, dass die Kaltgasspritzschichten einer korrosiven Beanspruchung unterliegen, sind
maoglicherweise auftretende Wechselwirkungen zwischen den nebeneinander partikelweise ele-
mentar vorliegenden Einzelkomponenten der Spritzpulver zu betrachten. Hier treten bei den
kommerziell verfligbaren Spritzpulvern teils stark ausgepragte selektive Korrosionserscheinun-
gen auf, die auch bei vergleichsweise guten mechanischen Eigenschaften einen Einsatz in vie-
len Bereichen entgegenstehen. Pulver auf Basis von Nickel-Kupfer und gegebenenfalls weite-
ren Zusétzen wie Zinn oder Aluminium bilden fiir Gusseisensubstrate unter den Anforderungen
im Bereich des Motorenbaus eine sinnvolle Alternative zu kommerziell angebotenen Pulver-
mischungen, da sie sowohl die gestellten Anforderungen an die mechanisch-technologischen
Eigenschaften als auch des Korrosionsverhaltens erflllen. Generell empfehlen sich vor der
Auswahl eines Spritzpulvers fir einen speziellen Anwendungsfall eine Anforderungsanalyse
und die Durchfuhrung klarender Untersuchungen. Elektrochemische Methoden bieten dabei
den Vorteil, mit geringen Aufwand an Probenmaterial und Zeit zu konkreten Aussagen tber
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das Verhalten der Spritzschicht in Wechselwirkung mit dem umgebenden Substrat zu gelangen.
Dies Uiberhaupt erst ermdglicht es perspektivisch, Pulvermischungen mit vertretbaren Aufwand
anwendungsspezifisch zu designen.

Fur die fertigungsbegleitende Qualitatsiiberwachung erscheint die Wirbelstromprifung als ge-
eignetes zerstérungsfreies Prufverfahren, um oberflachennahe Fehler bzw. Inhomogenitaten im
Aufbau der Spritzschichten zu detektieren. Insbesondere bildgebende, scannende Verfahren er-
mdglichen eine gute Visualisierung vorliegender Fehlstellen, die fir eine unkomplizierte Beur-
teilung im Rahmen des Fertigungsprozesses erforderlich ist. Je nach Art des relevanten Fehlers
sind dabei jedoch Verfahrensoptimierungen im Hinblick auf die Wahl geeigneter Sensoren
sowie Priffrequenzen erforderlich.
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Bildung von Siliziden in mechanisch legierten V-Si
Mischkristallpulvern

J. Schmelzer, T. Baumann, S. Dieck, M. Krlger
Otto-von-Guericke-Universitat Magdeburg
Fakultat fur Maschinenbau
Institut fur Werkstoff- und Flgetechnik

Der Bedarf an neuen metallischen Hochtemperaturwerkstoffen, die oberhalb einer Temperatur
von 1000°C zum Einsatz kommen sollen, erdffnet ein weites Forschungsfeld. Verschiedene
Legierungen, insbesondere Metallsilizide, basierend auf refraktaren Elementen mit sehr hohem
Schmelzpunkt, wie z.B. Molybdén (Ts = 2623°C) oder Niob (Ts= 2467°C), stehen aktuell im
Fokus der Forschung [1-4]. Ein wichtiges Element stellt in diesem Zusammenhang auch
Vanadium dar, welches gute Festigkeitseigenschaften bis in den Hochtemperaturbereich von
1430°C [5] bei gleichzeitig sehr geringer Dichte von p = 6,11 g/cm® aufweist und somit
hervorragende Eigenschaften im Vergleich zu anderen (erweiterten) Refraktarmetallen bietet.
In dieser Studie wurden neue Werkstoffe auf VVanadiumbasis, legiert mit 2 at.% bis 25 at.% Si,
untersucht. Untersuchungen von Sturm et. al. [6] am verwandten System Mo-Si zeigten einen
Hartungseffekt durch Si aufgrund der Bildung von Mo(Si)-Mischkristallen. Da sowohl
Molybdan als auch VVanadium eine kubisch raumzentrierte Gitterstruktur aufweisen, wird davon
ausgegangen, dass sich im System V-Si ebenso V/(Si)-Mischkristalle bilden. Ein weiterer
wichtiger Aspekt im Hinblick auf das Legierungselement Silizium ist die Ausbildung einer
schiitzenden SiO,-Schicht auf der Werkstoffoberflache, welche einen verbesserten
Oxidationsschutz darstellt [7]. Die Herstellung solcher Legierungen ist aufgrund der sehr hohen
Schmelztemperaturen der Elemente relativ schwierig [8]. Das mechanische Legieren bietet
optimale Voraussetzungen, um Feststoffe auf atomarer Ebene durch das Einbringen enormer
Energieeintrdge ineinander zu losen. Somit kann ein Schmelzprozess, fir den sehr hohe
Temperaturen (und somit ein hoher Energieaufwand) notwendig wéren, umgangen werden. Liu
und Cui [9] untersuchten bereits das mechanische Legieren von V-Si-Pulvern in Planeten-
kugelmuhlen und fokussierten sich dabei auf den Energietransfer und die mechanisch induzierte
Phasenumwandlung wéhrend des Mahlprozesses. Diese Arbeit beschreibt den Einfluss
verschiedener Siliziumkonzentrationen auf die Eigenschaften der entstehenden V(Si)-Misch-
kristallpulver (im Ungleichgewichtszustand) sowie die auftretenden H&rtungsmechanismen.
Ein weiterer Aspekt ist die Ausbildung der verstarkenden Silizidphase V3Si, die zum einen
wahrend des Mahlprozesses (mechanisch induziert) und zum anderen nach der Warme-
behandlung (thermisch induziert) beobachtet wurde.

Experimentelles

Vanadium- (Reinheit: >99,9 %) und Siliziumpulver (Reinheit: 99,9 %) wurden unter
schutzender Argonatmosphédre zu V-Si-Mischungen mit verschiedenen Siliziumkonzen-
trationen von 2 at.%, 4 at.%, 15 at.% und 25 at.%, verarbeitet. Im Anschluss wurden die
gemischten Pulver in einer Planetenkugelmiihle der Firma Retsch (PM 400) unter Benutzung
von Mahlbechern und Mahlkdrpern aus Stahl bei einer Umdrehungsgeschwindigkeit von
200/min mechanisch legiert. Die Probengewinnung fiir Analysezwecke wurde durch
Unterbrechung des Mahlvorgangs zu definierten Zeiten (1 h, 2 h, 10 h, 20 h, 50 h, 100 h)
realisiert. An den entnommenen Proben wurden rontgendiffraktometrische Analysen (XRD)
unter Benutzung von Cu-Ka Strahlung (PANalytical X'Pert Pro) zur Bestimmung des
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Mahlfortschritts durchgefihrt. Zusatzlich wurde eine Rietveld-Analyse der Peakprofile aus den
gewonnenen XRD-Daten mit dem Programm TOPAS (Total Pattern Analysis Solution) zur
Bestimmung der KorngrélRe innerhalb der Pulverpartikel durchgefiihrt. Eine Laserbeugungs-
PartikelgroRenanalyse nach Fraunhofermethode (Mastersizer 2000) sowie die Bestimmung der
Mikrostruktur und Morphologie mittels Rasterelektronenmikroskopie (ESEM XL 30
FEI/Philips) wurde ebenfalls durchgefiihrt. Dazu wurden die Pulverpartikel in eine Kaltein-
bettmasse (Technovit 4071) eingebettet, mit SiC-Schleifpapier mit einer Kérnung von 500, 800
und 1200 geschliffen und anschlieBend mit einer 3 um und 1um Diamantsuspension poliert.
Weiterhin wurde eine Transmissionselektronenmikroskopie (TEM, Scios Dualbeam FEI) zur
Untersuchung der der tatsdchlichen KorngréRRe, an einer aus dem Pulverpartikel durch eine
lonenfeinstrahlanlage (FIB) préparierten Lamelle, durchgefiihrt. Zur Bestimmung der
mechanischen Eigenschaften der V(Si)-Pulverpartikel wurde die Mikroharte durch Vickers-
Indentierung mit einer Kraft von 0,1 N (HV 0,01) fir 5 s bestimmt. Um die sich nach dem
mechanischen Legieren im Ungleichgewicht befindenden V(Si)-Mischkristallpulver in einen
Gleichgewichtszustand zu Uberfiihren, wurde eine Wéarmebehandlung unter schitzender
Argonatmosphare bei variierenden Temperaturen von 1000°C bis 1400°C fur jeweils eine
Stunde durchgefuhrt.

Ergebnisse und Diskussion

Die Rontgendiffraktometrieanalysen (XRD-Analysen) der verschiedenen V-Si-Legierungen,
nach dem mechanischen Legieren in einer Planetenkugelmiihle, werden in den Abb. 1a — ¢
dargestellt. Abb. 1a zeigt am Beispiel der Legierung V-4Si die flir Legierungen mit geringerer
Siliziumkonzentration typischen Rontgenbeugungsdiagramme in Abhéngigkeit von der
Mahldauer.
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Abb. 1: XRD-Analyse der V-Si Legierungen nach dem Mahlen in einer Planetenkugelmuihle
a: V-48Si, b: V-25Si, ¢: Ausschnitt aus dem Diffraktogramm nach 100 h mechanischen
Legierens von V-25Si (roter Kasten 1b) mit mechanisch induzierter Bildung von VsSi
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Das Initialstadium (d.h. die Pulvermischung, Mahldauer: 0 h), zeigt neben elementaren
Siliziumpeaks (markiert mit einem Dreieck), die aufgrund der geringen Si-Konzentration in der
Legierung vergleichsweise geringe Intensitaten aufweisen, dominante Vanadiumpeaks. Bereits
nach zweistiindigem Mahlprozess ist das elementare Silizium vollstdndig im Atomgitter des
Vanadiums geldst. Das Diffraktogramm weist nur noch Peaks des V(Si)- Mischkristalls auf.
Bei Legierungen mit hoher Siliziumkonzentration, V-25Si in Abb. 1b, sind deutlich intensivere
Siliziumpeaks erkennbar. In diesem Fall erfordert das vollstdndige Losen des Siliziums im
Kristallgitter des Vanadiums eine deutlich langere Prozesszeit. Begleitende mikrostrukturelle
Untersuchungen haben gezeigt, dass zum Erreichen eines Uberséttigten Mischkristalls mit
vollstandiger Losung des elementaren Siliziums in der Legierung V-25Si eine Mahldauer von
50 h notwendig ist. Abb. 1c zeigt die mechanisch induzierte Bildung der Silizidphase V3Si,
welche die Gleichgewichtsphase der stochiometrischen Legierungszusammensetzung V-25Si
darstellt [10]. Unter den gegebenen Ungleichgewichtsbedingungen wéhrend des angewandten
mechanischen Legierungsprozesses kommt es allerdings nicht zu einer vollstandigen
Umwandlung des Uberséttigten V(Si)-Mischkristalls in die Gleichgewichtsphase V3Si. Neben
den oben beschriebenen Gefuigeverdnderungen hat der Siliziumgehalt in der Vanadium-
legierung auch Einfluss auf die GroRe der Pulverpartikel. Dieser Effekt wird in Tabelle 1
zusammengefasst. Zu Prozessbeginn (0 h mechanisches Legieren) zeigen die V-Si-
Pulvermischungen eine durchschnittliche PartikelgréRe von 30 bis 45 um, abhangig von der
Siliziumkonzentration, da die Siliziumpulverpartikel im Ausgangszustand geringfugig groRer
sind als die Vanadiumpulverpartikel. Fur jede Legierung zeichnet sich der Trend einer
abnehmenden PartikelgroRe mit voranschreitender Mahldauer ab. Die enormen Prallkréfte,
welche wahrend des Mahlprozesses auf die Pulverpartikel wirken, fihren zu dominierenden
Aufbrechprozessen der Partikel [11] (Abb. 2). Allerdings begunstigen die frisch entstehenden
Bruchflachen wiederum ein KaltverschweilRen der Pulverpartikel [12]. Diese gekoppelten
Prozesse fuhren zur Bildung der fur das mechanische Legieren typischen lamellaren Struktur.
Im voranschreitenden Mahlprozess werden diese Strukturen weiter verfeinert, d.h. die
Lamellenabstande werden geringer. Typischerweise entsteht im Verlauf des Mahlprozesses
solcher sprod-duktiler Pulvermischungen ein Gleichgewicht aus Aufbrech- und Verschweif3-
vorgéangen. Dadurch andert sich die mittlere Partikelgrofie in diesem Mahlstadium unabhéngig
von der Mahldauer nicht mehr signifikant. Im Geflige ist in diesem Stadium bereits eine
einphasige Mischkristallstruktur entstanden, wie die mikroskopischen Aufnahmen in Abb. 4
belegen.

Tabelle 1: PartikelgréRRe der V-Si-Legierungen nach verschiedenen Mahldauern

Mahldauer PartikelgroRe dso in um
V-2Si V-4Si V-15Si V-25Si
Oh 29,8 31,2 34,8 45,1
2h 101,2 7 50,8 40,1
10 h 83,8 77,9 48,6 33,3
20 h 68,8 65,3 36,1 -
100 h 45,7 37,7 29,8 21,5

Tab. 1 zeigt auBerdem, sich nach anfanglich dominierendem KaltverschweilRen (verdeutlicht
durch die Zunahme der PartikelgréRe bei den Legierungen V-2Si, V-4Si und V-15Si in den
ersten 2 Stunden des Mahlprozesses) rasch eine Zerkleinerung einstellt. Hier zeigt sich, dass
die Konzentration der sproden Si-Komponente einen starken Einfluss auf die Abnahme der
PartikelgroRe in den V-Si-Legierungen hat, da sie die Aufbrechvorgange begunstigt. Einen
signifikanten Unterschied zeigt der Vergleich der V-2Si-Legierung, welche nach zweistlindigen
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Mahlen eine PartikelgroRe von 101,2 pum aufweist, mit der V-25Si-Legierung, welche bei
gleichen Konditionen nur noch eine mittlere PartikelgréRe von 40,1 um zeigt. Dies entspricht
einer Reduktion von mehr als 50%.

Abb. 2: REM-Aufnahmen der V-4Si-Pulverpartikel nach verschieden Mahldauern a: 2 h,
b: 10 h, c: 20 h, d: 100 h

Abb. 3 zeigt die Entwicklung der an geschliffenen und polierten V/(Si)-Pulverpartikeln
bestimmten Mikroharte wahrend des Mahlprozesses. Mit zunehmender Mahldauer nimmt die
Mikrohérte aller untersuchten Legierungen zu. Diese Hartesteigerung in der V/(Si)-Misch-
kristallphase lasst sich nicht allein mit dem Mechanismus der eben angesprochenen Misch-
kristallbildung erklaren. Vielmehr sind es drei wahrend des Mahlprozesses gleichzeitig
auftretende Effekte, die in diesem Zusammenhang betrachtet werden missen. Zum Ersten wird
durch den Einbau von Fremdatomen im Kristallgitter wéhrend der V(Si)-Mischkristallbildung
eine Festigkeitssteigerung herbeigefuhrt, welche mit einer Beeintrachtigung der Versetzungs-
bewegungen aufgrund der Verzerrung der Gitterstruktur begrindet werden kann [12]. Der
Beitrag der Mischkristallverfestigung, berechnet nach dem Modell von Labusch [13] fir sich
im Gleichgewicht befindenden Legierungen, bewegt sich zwischen 0,015 GPa (2 at.% Si) und
0,02 GPa (4 at.% Si). Unter Beriicksichtigung der Tatsache, dass elementares Vanadium und
Silizium anndhernd gleiche Atomradien und Schermodule besitzen, wirkt sich der Effekt der
Mischkristallhdrtung fir dieses System vergleichsweise gering aus. Oberhalb einer Silizium-
konzentration von 4 at.%, welche der maximalen Loslichkeit des elementaren Siliziums unter
Gleichgewichtsbedingungen im Vanadiumgitter entspricht [10], zeigen die Ubersattigten V(Si)-
Mischkristallpulver der Legierungen V-15Si und V-25Si einen deutlichen Anstieg der
Mikroharte. Zur Quantifizierung dieses Effekts konnen die bestehenden Mischkristallmodelle
nicht herangezogen werden, jedoch ist von einer weiteren Zunahme der Harte aufgrund der
zunehmenden Ubersattigung des Mischkristalls auszugehen. Zusétzlich zur hértesteigernden
Mischkristallbildung wirken sich die Mechanismen der Kornfeinung und der Kaltverfestigung
aus (Tab. 2). Die plastische Verformung, welche durch die groBe Anzahl von hoch-
energetischen StoRen hervorgeht, reduziert die KorngrolRe der V-4Si-Legierung von 13,6 nm
nach einstindigem Mahlen auf 8,4 nm nach 100-stindigem Mahlen (KorngroRe bestimmt
durch Rietveld-Analyse der XRD-Daten). Die durch die starke Verformung gebildeten
Substrukturen fiihren letztlich eine Kornfeinung herbei. Diese bewirkt zusétzlich eine Hall-
Petch-Verfestigung [14, 15]. Das TEM-Bild der V-4Si-Legierung (Abb. 4c) nach einer
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Mahldauer von 2 h zeigt die tatsachliche KorngrofRe. Weiterhin bewirkt die plastische
Verformung durch Mahlkorper-Pulverpartikel-Stole wéhrend des Mahlvorgangs eine
Zunahme der Kaltverfestigung aufgrund der Erhohung der Versetzungsdichte in den
Pulverpartikeln [16].
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Abb. 3: Entwicklung der Mikroharte der V/(Si)-Mischristallpulverpartikel wéhrend des
Legierungsprozesses. Eine zusatzliche Hartesteigerung durch Bildung von V3Si nach 100-
stiindigem mechanischem Legieren wird fiir die Legierung VV-25Si gezeigt.

Unter der Annahme, dass sich die gesamte Hartesteigerung in der Mischkristallphase aus der
initialen Harte des elementaren Vanadiums mit 2,8 GPa, den Beitrdgen der Mischkristall-
hartung nach Labusch und der Kornfeinung (berechnet nach der Hall-Petch Theorie) sowie der
Kaltverfestigung zusammensetzt, kann der Beitrag der Kaltverfestigung aus der Differenz
bestimmt werden (Tab. 2).

Tabelle 2: Hartebeitrage zur Gesamthérte der Legierung V-4Si in Abhéangigkeit des
Malhlfortschritts

V-4Si ‘ Mikroharte Mikroharte Mischkristall- Korn- Kalt-
Mahldauer V-Si \Y hértung feinung  verfestigung
2h ‘ 7.9 GPa 2.8 GPa 0.02 GPa 1.95 GPa 3.13 GPa
20h 11.1 GPa 2.8 GPa 0.02 GPa 3.65 GPa 4.63 GPa

Eine starke Beeinflussung der Mikrohérte in der Mischkristallphase V(Si) kann aufgrund der
Bildung der Silizidphase V3Si nach 100-stiindigem Hochenergiemahlen der Legierung V-25Si
beobachtet werden. Die gepunktete Linie in Abb. 3 zeigt eine deutliche Abnahme der
Mischkristallhédrte der VV-25Si-Legierung oberhalb einer Mahldauer von 50 h. Grund dafr ist
die mechanisch induzierte Bildung der Gleichgewichtsphase V3Si, wodurch die Konzentration
des vorher im Vanadiumgitter zwangsgelosten Siliziums reduziert wird. Die Harte der
Mischkristallphase sinkt auf Werte vergleichbar mit denen der gesattigten V-2Si-Pulverpartikel
bzw. V-4Si-Pulverpartikel. Die Mikrohdrte des Silizids V3Si ist ebenfalls in Abb. 3
gekennzeichnet (einzelner Rhombus). Wie zu erwarten, Ubersteigt die Harte des Silizids
deutlich die V(Si)-Mischkristallhdrte. In der entstandenen V(Si)-VsSi-Legierung wirken sich
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die gebildeten V3Si-Partikel somit stark hartesteigernd aus. Tabelle 2 gibt einen Uberblick tiber
den Beitrag der einzelnen Hartemechanismen zur Gesamthérte am Beispiel der Legierung V-
4Si.

Abb. 4: Mikrostruktur der Pulverpartikel nach 20-stlindiger Mahldauer a: VV-4Si, b: V-25Si,
¢: TEM-Bild von V-4Si nach zweistiindiger Mahldauer

Im néchsten Schritt wurde eine Warmebehandlung der mechanisch legierten Pulver durch-
gefuhrt. Da sich mit dem Mahlprozess ein Ungleichgewichtszustand einstellt, fihrt die Warme-
behandlung zur Ausbildung eines bestimmten Bruchteils der Gleichgewichtsphase V3Si.
Abhéngig von der Zusammensetzung der V-Si-Legierung kommt es zur Bildung unterschied-
lich groRer VVolumenfraktionen von inselartigen Ausscheidungen der V3Si-Phase, die homogen
verteilt in die verbleibende V(Si)-Mischkristallmatrix eingebettet sind. Die niedrig legierten V-
Si-Pulver zeigen keine (V-2Si) bis geringe Bildung (V-4Si) dieser Phase, da nach dem
Phasendiagramm [10] nur maximal 4% Si im V-Mischkristall 16slich sind. Fir die Pulver der
Legierung V-4Si wurde eine Volumenfraktion von ca. 8 % V3Si-Partikel nach der Wéarme-
behandlung bestimmt. Wie erwartet zeigen die Rontgendiffraktogramme der warmebehandel-
ten Pulver eine Peakverschiebung des V/(Si)-Mischkristallpeaks in Richtung der Peakposition
des reinen Vanadiums, da das fur die V3Si-Bildung benétigte Silizium aus dem Mischkristall-
gitter herausdiffundiert (Abb. 5). Neben V/(Si)-Peaks zeigen die Diffraktogramme auch Peaks
der gebildeten intermetallischen VsSi-Phase. Die Zusammensetzung der Legierung V-15Si
liegt im bindren Phasendiagramm mittig zwischen der VVanadiummischkristallphase und der
intermetallischen V3Si-Phase. Somit wére nach dem Hebelgesetz etwa eine Phasenzusammen-
setzung von 50% V(Si) und 50% V3Si zu erwarten. Die Mikrostrukturaufnahme in Abb. 5a
zeigt ein zweiphasiges Geflige, wovon etwa 60% zur V3Si-Phase (dunkle Phase) gehtren und
der Rest Vanadiummischkristallphase (helle Phase) ist. Die Legierungszusammensetzung V-
25Si entspricht genau der Stochiometrie der VsSi-Phase und zeigt nach Durchfuhrung der
Warmebehandlung einphasige Pulverpartikel (Abb. 5b).
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Abb. 5: Rontgendiffraktogramm und Mikrostruktur von a) V-15Si and b) V-25Si nach der
Warmebehandlung.

Beide hochlegierte V-Si-Pulver (15 at.%, 25 at% Si) zeigen einen signifikanten Anstieg der
Mikrohérte nach der Warmebehandlung. In Abhangigkeit von der VVolumenfraktion und der
Verteilung der nach der Warmebehandlung gebildeten V3Si-Phase, kdnnen Werte von 19 GPa
bis 23 GPa fur die 15 at.% legierte V-Si-Zusammensetzung und 22 GPa bis 30,5 GPa fiir die
25 at.% legierte V-Si-Zusammensetzung beobachtet werden.

Zusammenfassung

In dieser Studie wurden der Einfluss der Siliziumkonzentration und die Auswirkung des
fortschreitenden Mahlprozesses auf die Gefuge und die mechanischen Eigenschaften von
mechanisch legierten V-Si Pulvern gezeigt. Eine Erhthung der Konzentration von Silizium in
der Legierung fihrt zu einer Verlangerung des Mahlprozesses zum Erreichen einer homogenen
V(Si)-Mischkristallphase. Hierbei wird ein Ungleichgewicht erzeugt, da Si im V-Mischkristall
durch die hochenergetische Verformung der Pulverpartikel wéhrend des Mahlprozesses
zwangsgelost wird. Die Mikroharte der Pulverpartikel steigt mit zunehmender Menge an
geléstem Silizium im Vanadiumgitter. Zusétzlich tragen auch die Mechanismen der Korn-
feinung und der Kaltverfestigung zu einer weiteren Steigerung der Mikrohérte wahrend des
Mahlprozesses bei. Weiterhin fuhrt die Bildung der festigkeitssteigernden intermetallischen
Phase V3Si, welche die Gleichgewichtsphase der stochiometrischen Legierungszusammen-
setzung V-25Si darstellt und nach 100-stiindiger Mahlprozessdauer gebildet wurde, zu einem
weiteren Anstieg der Mikrohérte. Durch eine an den Legierungsprozess anschlieBende Wéarme-
behandlung konnte eine Ausbildung homogen verteilter VsSi-Phasenbereiche (Volumen-
fraktion abhangig von der Siliziumkonzentration) aus dem Ubersattigten V(Si)-Mischkristall
beobachtet werden. Die mit der intermetallischen VsSi-Phase verstarkten Pulverpartikel weisen
eine bedeutende Hartesteigerung im Vergleich zu den sich im Ungleichgewicht befindlichen
V/(Si)-Mischkristallpulverpartikeln vor der Warmebehandlung auf.
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Werkstoffe auf Molybdénbasis besitzen bedingt durch ihren hohen Schmelzpunkt sowie die
gute Kriechbestandigkeit das Potential fir Anwendungen im Hochtemperaturbereich. Insbe-
sondere Mo-Si-B-Legierungen, deren Mikrostruktur aus einer kontinuierlichen Mo-Mischkris-
tallmatrix mit homogen verteilten intermetallischen Phasen (MosSi und MosSiB2) bestehen,
bieten eine ausgewogene Kombination der Hoch- und Tieftemperatureigenschaften. Mit dem
Ziel der stetigen Optimierung der mechanischen Eigenschaften, sowohl bei RT als auch im
Hochtemperaturbereich, wurde der Fokus dieser Arbeit auf das Potential der Molybdé&n-Misch-
kristallphase gesetzt. Die Beeinflussung ihrer Eigenschaften erfolgte tiber verschiedene Legie-
rungselemente (Ti, V, Zr). Es wurden Studien an Legierungen der Zusammensetzung Mo-5X
(X=Ti, V, Zr) durchgefiihrt. Dabei wurden die Mikrostrukturen mittels Rasterelektronenmikro-
skopie und EDX-Messungen sowie mittels XRD-Analysen umfassend ausgewertet. Des Wei-
teren wurden Mikrohartemessungen sowie eine Berechnung zum Beitrag der Mischkristallhar-
tung durchgefihrt. Anhand dieser Werte konnte eine Einschatzung des Einflusses der jeweili-
gen Legierungselemente auf die Hartesteigerung erfolgen, wobei Zr das grolte Potential auf-
wies.

Einleitung

Hinsichtlich der Schonung von Ressourcen und der Verringerung von Umweltbelastungen ist
die Steigerung des Wirkungsgrades von Turbinen im Kraftwerks- und Triebwerksbereich ein
an Bedeutung zunehmender Forschungsschwerpunkt. Bereits durch eine vergleichsweise ge-
ringfligige Steigerung der Gaseintrittstemperatur lieRe sich der Wirkungsgrad von Gas- und
Flugturbinen signifikant erhéhen [1]. Die derzeit im Hochtemperaturbereich der Turbine ein-
gesetzten Nickelbasislegierungen sind aufgrund ihrer Schmelztemperatur von 1400°C hinsicht-
lich ihrer maximalen Einsatztemperatur begrenzt, sodass trotz komplexer Kiihlsysteme und Be-
schichtungen keine weitere Wirkungsgradsteigerung der Turbine erreicht werden kann [2]. Mo-
lybdénbasislegierungen sind aufgrund ihres hohen Schmelzpunktes von etwa 2000°C beson-
ders geeignet flir Hochtemperaturanwendungen. Dabei spielen die mehrphasigen Mo-Si-B-Le-
gierungen eine besondere Rolle, da sie neben den guten mechanischen Eigenschaften (sowohl
bei RT als auch im Hochtemperaturbereich) auch eine zufriedenstellende Oxidationsbestandig-
keit aufweisen [3-5]. Dem Ansatz nach Berczik [6] zufolge sollte ein Geflige angestrebt wer-
den, bei der die sproden intermetallischen Phasen MosSi und MosSiB: in einer kontinuierlichen
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Molybdan-Mischkristallmatrix (Mo-MK-Matrix) eingebettet sind. Dadurch wird eine ausge-
wogene Kombination der Hoch- und Tieftemperatureigenschaften geschaffen und insbesondere
die Bruchzahigkeit bei RT verbessert [3,7-9].

Die in solchen Legierungen hinzugefuigten Legierungselemente, wie beispielsweise Si, sind
nicht nur an der Bildung der intermetallischen Phasen beteiligt sondern auch zu einem gewissen
Anteil im Mischkristall geldst, wodurch ebenfalls eine Beeinflussung der mechanischen Eigen-
schaften und vor allem der Dichte stattfindet. Untersuchungen an Mo-Si-MK-Legierungen
(0,34 bis 3,34 At.% Si) durch Sturm [10] zeigten, dass Si eine ausgeprégte Mischkristallverfes-
tigung hervorruft, die mit einer signifikanten Versproédung des Mischkristalls (Kic sinkt von 24
MPam™° bei 0,34 At.% Si auf 4 MPam™® bei 3,34 At.% Si) einhergeht. Auch die Sauerstoff-
konzentration innerhalb der Mischkristallphase beeinflusst deren Versprodung [11]. In Anbe-
tracht dessen ist Zr, als O»-Getter wirkend, ein geeignetes Element, um die Duktilitat des Ma-
terials zu steigern. Beispielsweise kann das Hinzulegieren von 1 At.% Zr bei einer Mo-1,5Si-
Legierung zum Anstieg der Festigkeit um das Vierfache fuhren und gleichzeitig die Duktilitat
erhdhen. Aus vorangegangenen Untersuchungen ist bekannt, dass sich sowohl innerhalb der
Kdrner als auch an den Korngrenzen ZrO,-Partikel ausbilden, die eine Kornvergréberung ver-
hindern und somit eine geringe Korngrolie stabilisieren. Des Weiteren verringert das Mikrole-
gierungselement Zr die Si-Segregation zu sowie die Menge an Sauerstoff an den Korngrenzen
und wirkt damit einer Korngrenzenversprodung entgegen [9,12]. Die Loslichkeit von Zr in Mo
ist jedoch verhdltnismaRig gering (< 1 At.%) [13]; hohere Konzentrationen an Zr flhren zur
Bildung der Mo2Zr-Phase. Diesbezlglich haben Untersuchungen von Mousa [14] an einer Mo-
1,5Si-1Zr-Legierung gezeigt, dass es auch zur Bildung von Mo2Zr und MoZr, Nano-Partikeln
kommen kann, wodurch eine zusatzliche Steigerung der Festigkeit erreicht werden kann [18-
20].

Jungste Forschungsvorhaben an Mo-Mischkristallen sowie Molybdénsiliziden beschéftigen
sich mit der Dichtereduzierung durch geeignete Legierungselemente, beispielsweise durch wei-
tere intermetallische Phasen wie Mo(Ti)sSis [18]. Leichtere Elemente wie Al, Ti oder V kdnnen
zur Dichtereduzierung der Mo-Basislegierungen beitragen. Studien von Northcott [11] zufolge
besitzt Al eine zu geringe Loslichkeit in Mo bei RT, wodurch keine signifikante Steigerung,
weder der Festigkeit noch der Duktilitat des Mo-MK, erwartet werden kann [19], [20]. Im Ge-
gensatz dazu weisen Ti und V einen grolRen Loslichkeitsbereich auf, der im Falle des V sogar
bis zur vollstandigen Mischbarkeit (siehe Abbildung 1) reicht. Dadurch sind diese Legierungs-
elemente besonders geeignet, um deren Einfluss auf den Mo-MK zu untersuchen. Verschiedene
Studien belegen den positiven Effekt des Ti im Mo-MK in Bezug auf die Festigkeit und Duk-
tilitat [18-22].

Untersuchungen von Hiraoka [23] zeigten, dass neben den Elementen Zr und Ti auch V zu einer
Steigerung der Festigkeit und der Bruchzihigkeit fiihrt. Ahnliches wird durch Northcott [12]
belegt, der V als Legierungselement beschreibt, welches die Harte, Festigkeit und Kriechfes-
tigkeit von reinem Mo steigert. Neben den beschriebenen Beobachtungen wurden bisher keine
systematischen Untersuchungen zum konzentrationsabhéngigen Einfluss dieser Legierungsele-
mente (Ti, Zr und V) auf die Mikrostrukturen und mechanischen Eigenschaften (RT bis
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1100°C) binarer Mo-Legierungen durchgefthrt. Ziel dieser Arbeit ist es, das Potential von Mo-
5X-Legierungen (X=Ti,Zr,V) im Hinblick auf die Loslichkeit der Legierungselemente, eventu-
elle Zweitphasenbildung sowie Mikroharte zu beurteilen.

Experimentelles

Die untersuchten Legierungen wurden mittels Lichtbogenschmelzen (Arc-Melting) unter Ar-

gon-Atmosphare in den Zusammensetzungen Mo-5Ti, Mo-5V und Mo-5Zr, wie in der folgen-
den Abbildung 1 markiert, hergestellt.
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Abbildung 1 Bindre Phasendiagramme von Mo a) Mo-Ti b) Mo-V ¢) Mo-Zr [13]; Die unter-
suchten Legierungszusammensetzungen wurden jeweils mit einer roten Linie markiert.

Zum Einwiegen der Legierungsbestandteile wurden Metallbleche (Mo, Ti, V, Zr) mit Reinhei-
ten > 99,2 % zugeschnitten und in der jeweiligen Zusammensetzung gemischt. Anschlief3end
wurden die Proben im Lichtbogenofen verflissigt; sie erstarrten nach fiinffach wiederholtem
Aufschmelzen (zur Homogenisierung) in der typischen Tropfen-Form. Um die Auswirkungen
der hohen Abkuhlraten wahrend des Herstellungsprozesses zu reduzieren, wurden die Proben
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nachfolgend 24h bei 1400°C homogenisiert. Die Analyse der Mikrostruktur erfolgte mittels
Rasterelektronenmikroskopie (REM - FEI ESEM XL30 FEG mit EDX) an nassgeschliffenen
und polierten Proben. Die Konzentration der jeweiligen im Mischkristall gel0sten Legierungs-
elemente wurde mittels EDX bestimmt. Die KorngrélRen wurden an lichtmikroskopischen Auf-
nahmen mittels Linienschnittverfahren nach DIN EN 1SO 643 [24] bestimmt. Zweitphasenan-
teile konnten anhand von Grauwertunterschieden in den REM-Aufnahmen mit Hilfe der Soft-
ware Image J ausgewertet werden. Dichtemessungen wurden nach dem Archimedischen Prin-
zip durchgefihrt. XRD-Messungen (Siemens D5000) ermdoglichten eine Analyse der in den
Legierungen auftretenden Phasen. Uber eine Rietveld-Verfeinerung (mittels TOPAS) konnte
aulRerdem die Bestimmung der Gitterkonstanten erfolgen. Diese wurden anschlie3end mit den
nach der Vegard‘schen Regel berechneten Gitterkonstanten verglichen. Die Messung der Mik-
rohdrte erfolgte mittels Vickers-Indenter mit einer Kraft von 0,1N (HV0,01) bei einer Eindruck-
dauer von 5s. Um mdglichst reproduzierbare Ergebnisse zu erzielen, wurden die Eindriicke
innerhalb der Kérner und in definierten Abstédnden gesetzt. Je Legierung wurden 30 Eindriicke
ausgewertet und deren Mittelwert inklusive Standardabweichung angegeben.

Ergebnisse und Diskussion

Die Mikrostrukturen wurden anhand der lichtmikroskopischen und REM Aufnahmen in Kom-
bination mit EDX-Messungen ausgewertet. GemaR den Phasendiagrammen aus Abbildung 1,
die fur Ti eine maximale Loslichkeit von 12 At.% und vollstandige Loslichkeit flir V beschrei-
ben, weisen die Legierungen Mo-5Ti und Mo-5V eine einphasige Mikrostruktur auf (Abbil-
dung 2 a und b).
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Abbildung 2  Lichtmikroskopische Aufnahmen der polierten Proben (a) Mo-5Ti (b) Mo-5V
(c) Mo-5Zr und (d) REM-Aufnahme der Legierung Mo-5Zr

Trotz der hohen Abkihlgeschwindigkeiten wéhrend des Herstellungsprozesses sind die Korn-
grolRen verhaltnismaRig groR (Abbildung 2). Das Geflige der Legierung Mo-5Zr (Abbildung 2
c und d) unterscheidet sich von denen der Vergleichslegierungen, da es eine zweite Phase auf-
weist. Es handelt sich dabei vermutlich um die im Phasendiagramm (Abbildung 1 c¢) angege-
bene MoxZr-Phase, deren Anteil etwa 8,6 VVol.%. betragt. Demzufolge ist die Zr-Konzentration
im Mischkristall reduziert und liegt, den EDX-Messungen zufolge, bei etwa 4,1 At.%. Die L0s-
lichkeit von Zr ist nach dem Phasendiagramm allerdings geringer, weshalb anzunehmen ist,
dass sich das Gefuige nach dem Gliihen noch nicht im Gleichgewichtszustand befindet.

Tabelle 1 Ubersicht der ermittelten Parameter fiir die untersuchten Legierungen

Nominelle Berechnete | Gemessene | Mittlere KorngréRe | Konzentration des Legie- Anteil
Legierungs- Dichte Dichte + STABW rungselements geldst im | Zweitphase
zusammensetzung | nach [25] Mo-MK
At.% glcm3 glcm3 pm At.% Vol.%
Mo 10,21 - - - -
Mo-5Ti 9,95 9,91 943,4 + 160 52
Mo-5V 10,01 10,02 570,7+ 70 57 -
Mo-5Zr 9,91 9,95 175,8 + 60 4,1 8,6

Die folgenden Diffraktogramme (Abbildung 3) zeigen, dass in jeder der untersuchten Legie-
rungen die Mo-MK-Phase auftritt. Erstaunlicherweise konnte die Mo2Zr-Phase in der Mo-5Zr-
Legierung nicht eindeutig detektiert werden; mdglicherweise aufgrund der sehr geringen Pha-
sengrélRe (Abbildung 2 d).
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Abbildung 3 Ergebnisse der XRD-Messungen a) normierte Darstellung b) direkter Ver-
gleich eines Ausschnitts des Diffraktogramms zur Darstellung der Peak-Verschiebung

Die Diffraktogramme in Abbildung 3 b zeigen eine leichte Verschiebung der Mischkristall-
Peaklagen verglichen mit reinem Mo, welche aus den Veranderungen der Gitterkonstanten (Ta-
belle 2) durch die Mischkristallbildung resultieren. Die Quantifizierung der Gitterparameter
erfolgte zum einen mittels Rietveld-Analyse und zum anderen mit Hilfe der Vegard’schen Re-
gel. Wobei letztgenannte nur angewendet werden kann, wenn beide Legierungskomponenten
den gleichen Gittertyp aufweisen und eine Loslichkeit der Komponenten ineinander vorliegt.
Fir die Berechnung wurden daher die kubischen Zustédnde des Ti und Zr verwendet. Tabelle 2
zeigt einen Vergleich der berechneten und gemessenen Werte der Gitterparameter. Darin wird
ersichtlich, dass die Mo-5V-Legierung die geringste Abweichung zwischen diesen beiden Wer-
ten zeigt. Dies liegt vor allem an den Legierungselementen, die sehr ahnliche Gitter mit gerin-
gen Atomradienunterschieden (Mo: 145 pm; V: 135 pm) [26] aufweisen. Den Ergebnissen der
Rietveld-Analyse kann entnommen werden, dass alle Legierungen ein krz-Gitter aufweisen.
Lediglich die Legierung Mo-5Zr bildet eine Ausnahme, da sie Fremdreflexe aufweist, die nicht
der Elementarzelle zugeordnet werden kénnen. Dies konnte ein Hinweis fur das Auftreten der
die Mo2Zr-Phase sein.
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Tabelle 2 Vergleich der berechneten und gemessenen Gitterparameter

Legierung Gitterparameter nach Gitterparameter nach
Vegard'scher Regel Rietveld
At.% nm Nm
Mo - 0,3147
Mo-5Ti 0,3155 0,3148
Mo-5V 0,3141 0,3142
Mo-5Zr 0,3151 0,3158

Die mittels Vickers-Indentation bestimmten Mikrohartewerte sind in Abbildung 4 dargestellt.
Es wird deutlich, dass jedes der hier untersuchten Legierungselemente durch Mischkristallver-
festigung einen Anstieg der Harte bewirkt. Fur den fr Mo-5Ti ermittelten Hartewert von 3,74
GPa lassen sich vergleichbare Werte in der Literatur finden [27]. Untersuchungen von Inoue
[28] zeigen beispielsweise Hartewerte von 2,16 GPa fir eine rekristallisierte Mo-2.5Ti-Legie-
rung (At.%). Dabei zeigt die Legierung Mo-5Ti etwas hohere Hartewerte. Die Legierung Mo-
5V weist den geringsten Hartewert unter den Vergleichslegierungen in dieser Studie auf. Grund
dafur sind die geringeren Gitterverzerrungen infolge der ahnlichen Atomradien der Legierungs-
partner. Um den Einfluss der Zweitphase in der Legierung Mo-5Zr auszuschlielen, wurden
lediglich Eindriicke innerhalb der MK-Matrix generiert. Umso bemerkenswerter ist es, dass die
Mo-5Zr-Legierung den hdchsten Hartewert in diesem Vergleich (Abbildung 4) hervorbringt.

5 0.30
I B Tabelle 3 Berechneter Beitrag
— T 1 L o der Legierungselemente zur Ge-
% 1 T < samthdrte
£ . L 0% g Beitrag der
& T 2 Legierung | Mischkristallverfestigung
s d / (018 zur Gesamthérte
g 2 T _ AL%] [%]
5 // 010 2 Mo-5Ti 3,55
. < Mo-5V 8,91
o ~005 @ Mo-5Zr 9,73
p
0 0

Mo Mo-5Ti Mo-5V  Mo-5Zr

Abbildung 4 Ergebnisse der Mikrohdrtemessung; Hartewerte der untersuchten Legierungen
verglichen mit reinem Mo

Eine Einschatzung zum Einfluss der einzelnen Legierungselemente auf die Harte erfolgte an-
hand detaillierter Berechnungen zur Mischkristallverfestigung. Die Ergebnisse sind ebenfalls
in Abbildung 4 angegeben. Dieser Einfluss auf die Mischkristallhdrtung wurde bereits durch
Northcott [11] bestétigt, der den Einfluss der einzelnen Legierungselemente in abnehmender
Reihenfolge Zr, V, Ti (vgl. Tabelle 3) angibt. Eine Erklarung fir die herausragende Wirkung
des Legierungselementes Zr kann durch Studien von Mousa [14] und Lenchuk [17] gegeben
werden. Demnach liegt die Vermutung nahe, dass sich innerhalb der Kérner Mo2Zr und MoZr;

175



Ausscheidungen bilden, die zur Hartesteigerung fiihren. Diese Annahme soll im Rahmen aktu-
eller Untersuchungen mittels Transmissionselektronenmikroskopie am Forschungszentrum Ji-
lich gekl&rt werden.

Zusammenfassung und Ausblick

Ziel dieser Arbeit war die Untersuchung des Einflusses verschiedener Legierungselemente auf
die Eigenschaften des Mo-Mischkristalls. Den Literaturangaben zufolge galten Ti, V und Zr als
besonders vielversprechende Legierungselemente zur Dichtereduzierung mit gleichzeitig posi-
tivem Effekt auf die mechanischen Eigenschaften des Mo-MK. Auf Grund dessen wurden die
Legierungen Mo-5X (X=Ti, V, Zr) im Hinblick auf ihre Gefuge und die Mikrohé&rte untersucht.
Dabei zeigte vor allem Mo-5Zr interessante Resultate, da diese im Gegensatz zu den Legierun-
gen mit Ti und V eine zweiphasige Mikrostruktur aufwies. Bei der Zweitphase konnte es sich
um die im Phasendiagramm angegebene Mo2Zr-Phase handeln. Gemal3 den Literaturangaben
bestlinde auch die Mdglichkeit, dass sich innerhalb der Kérner MozZr- und MoZrz-Ausschei-
dungen gebildet haben. Diesen Vermutungen wird derzeit mittels TEM-Untersuchungen nach-
gegangen. Auch bei den Mikrohartemessungen zeigte Mo-5Zr die hdchsten Werte mit etwa 4,5
GPa. Jedoch konnte mit Hilfe der Berechnung zur Mischkristallhdrtung nachgewiesen werden,
dass auch V einen signifikanten Beitrag zur Hartesteigerung leistet. Dies konnte auf die Unter-
schiede der Atomradien zurtckgefthrt werden, wonach V und Zr stérkere Gitterverzerrungen
im Mo-Mischkristall hervorrufen als Ti. Um den Einfluss der Legierungselemente im Hoch-
temperaturbereich zu charakterisieren, werden derzeit Druckversuche von RT bis 1100°C
durchgefuhrt. Auch die Bruchzahigkeit des Mo-Mischkristalls spielt eine entscheidende Rolle
und soll mittels LEBM bestimmt werden.
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1.Einleitung

Keramiken auf Basis von Refraktdrmetallen (Zr, Hf, Ti, V, Cr und etc.) gehdren zur Familie
der Ultrahochtemperaturkeramiken (UHTCs) [1]. Neben der hohen Schmelztemperatur und den
hervorragenden mechanischen Eigenschaften besitzen sie eine einzigartige Eigenschaften-
kombination aus thermischer Stabilitat, hoher elektrischer und thermischer Leitfahigkeit und
Bestandigkeit gegen Korrosion [2—7]. Solche Keramiken werden als Elektrodenmaterialien [8],
feuerfeste Futter, Schneidwerkstoffe [1], in der Mikroelektronik [1,9] und als Werkstoffe fir
Kernkraftindustrie [7] eingesetzt. Wie auch andere Keramiken weisen diese Keramiken eine
niedrige Risszahigkeit und mangelnde Thermoschockbestandigkeit [2,7,8] auf. Um diese
Probleme zu vermeiden, werden diese Keramiken mit reinen Refraktdrmetallen kombiniert
[10-14], wodurch zwar die Dichte erhéht wird, aber die mechanischen Eigenschaften verbessert
werden. In vielen Féllen werden solche Keramiken als Verstarkungsphasen genutzt. In diesem
Zusammenhang sind die Komposite aus Keramiken auf Basis von Refraktdrmetallen und
Molybdan von grolRem Interesse, weil Molybd&n mit Eigenschaften wie der hohen Schmelz-
temperatur von 2623 °C und einer vergleichsweise geringen Dichte von 10,28 g/cm?® zudem ein
potentiell risszahes Matrix-Element darstellt. Fir diese Studie wurden Mo-ZrBz- und Mo-HfB:-
Eutektika ausgewahlt und mittels eines gerichteten Erstarrungsprozesses hergestellt. Die
Hochtemperatureigenschaften solcher Verbunde sind bisher kaum untersucht worden.

2. Versuchsdurchfiihrung

Nach Literaturdaten entspricht die Mo-17,4Zr-34,8B-Legierung (in at.%) dem Mo-ZrB;-
Eutektikum [15]. Fur die Untersuchungen des Mo-HfB-Eutektikums wurde die Mo-11,95Hf-
23,9B-Legierung (in at.%) gewahlt, die nach Literaturangaben eutektisch (Mo-HfB:-
Eutektikum) sein soll [16].

Die beiden Legierungen wurden aus stochiometrischen Pulvermischungen von Mo, ZrB; und
HfB2 mit entsprechenden Reinheiten von 99,80 %, 99 % und 99,5 % flr einen Zonenschmelz-
prozess vorbereitet, indem die Pulver zun&chst manuell gemischt wurden. Dafur wurden die
Pulver 10 Mal durch ein Metallsieb mit einer Maschenweite von 200 pum gesiebt. Um den
nachfolgenden Pressvorgang zu erleichtern, wurde zu den Pulvern eine 2,5 %-ige Losung von
Polyvinylalkohol zugegeben (4 ml auf 50 g Pulver). Im néchsten Schritt wurden Griinlinge mit
einem Durchmesser von 10 mm und einer L&nge von 145 mm durch das Pressen der
Pulvermischung in einer hydraulischen Presse bei 50 MPa hergestellt. Diese wurden in einem
Vakuumofen fir 12 h bei 100 °C getrocknet und dann in der induktiven Zonenschmelzanlage
"Crystal 206" (Kiewer Polytechnisches Institut, Ukraine) unter Heliumatmosphére aufge-
schmolzen. Die eutektische Legierung Mo-17,4Zr-34,8B wurde mit einer Erstarrungs-
geschwindigkeit von 70 mm/h in der Zonenschmelzanlage abgekdhlt. Im Fall der Legierung
Mo-11,95Hf-23,9B betrug die Erstarrungsgeschwindigkeit 90 mm/h. Der Erstarrungsprozess
wurde dabei jeweils ohne Probenrotation durchgefihrt.
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Fur die metallographischen Untersuchungen wurden die Proben in das kaltaushartende
Einbettmittel ,,Technovit 4000“ eingebettet. Zuerst wurden die Proben manuell mit
Siliziumkarbid-Schleifpapier mit steigender Kérnung bis P1200 nass geschliffen und danach
auf einer automatischen Poliermaschine mit einem 3 um bzw. 1 pm Diamantsuspension poliert.
Das Geflige der Legierungen wurde mittels Rasterelektronenmikroskopie (FEI ESEM XL30
FEG) untersucht. Die Aufnahmen des Geftiges erfolgten im Ruckstreuelektronenmodus, engl.:
back scattered electrons (BSE), entlang und quer zur Zonenschmelzrichtung. Die Phasenanteile
wurden anhand von Schliffbildern in Langs- und Querrichtung mittels einer Grauwertanalyse
mit der Software ,Image J* bestimmt. Die Lamellenabstinde innerhalb der eutektischen
Gefiigebereiche wurden mit Hilfe von ,,Image J* durch mehrfache direkte Messung ermittelt
(mindestens 100 Messwerte pro Legierung).

Rontgenbeugungs-Messungen wurden durch Verwendung eines X'pert Rontgendiffraktometers
(PANalytical) mit Kupfer-Ka Strahlung an Pulverproben und Kompaktmaterial durchgefthrt.
Die entsprechenden Pulverproben wurden durch mechanische Zerkleinerung des
Kompaktmaterials hergestellt. Die gerichtet erstarrten Kompaktproben wurden quer und
entlang der Erstarrungsrichtung untersucht. Die Pulverproben wurden zur Phasenidentifi-
zierung und die Kompaktproben fur Texturmessungen benutzt. Alle Proben wurden wahrend
der Rontgenbeugungs-Analyse mit der Frequenz von 30 Umdrehungen pro Minute rotiert. Die
Phasenidentifizierung wurde mit der Analyse-Software X'Pert Highscore Plus (PANalytical)
unter Benutzung der ,,COD Database* durchgefiihrt.

Fur die Kriechversuche wurden rechteckige Proben mit den Abmessungen 3x3x5 mm parallel
zur Wachstumsrichtung mittels einer Funkenerodiermaschine erodiert. Die Kriechgeschwin-
digkeit wurde unter Anlegen von konstanten wahren Druckspannungen im Bereich von 200
MPa bis 400 MPa in einer stromenden Argon/Wasserstoff-Atmosphdare bei 1100 °C unter
Verwendung einer elektromechanischen Prifmaschine Zwick/Roell Z100, ausgestattet mit
einem 3-Zonen-Ofen (Maytec), gemessen.

3. Ergebnisse und Diskussion

Die Rontgenbeugungs-Analyse (Abb. 1a) weist fir die Legierung Mo-17,4Zr-34,8B die
Existenz der Molybdan-Mischkristallphase (Moss), der Boride ZrB und ZrB> und einer bisher
unbekannten Phase nach. Als unbekannte Phase wird eine Mo-, Zr- und B-haltige Phase
bezeichnet, fiir welche bisher keine Daten in der Literatur und in der ,,COD database*
existieren. In der Legierung Mo-11,95Hf-23,9B wurden vier Phasen detektiert (Abb. 1b): Moss,
Mo2B, HfB und eine weitere unbekannte Phase. Informationen tiber diese Phase fehlen auch in
der ,,COD database*.

In den Gefiigeuntersuchungen der Legierung Mo-17,4Zr-34,8B (Abb. 2) wurden in Uber-
einstimmung mit der Rontgenfeinstrukturmessung vier Phasen detektiert. Den Hauptbestandteil
(die Matrix) der Legierung stellt die unbekannte Phase mit 73 vol. % dar (Tabelle 1). Laut der
EDX-Analyse besteht diese Phase aus Mo-, Zr- und B-Atomen und das Verhaltnis von Mo- zu
Zr-Atomen betragt 2 zu 1; daher wird diese Phase vorlaufig als Mo2ZrBy bezeichnet. Mittels
der EDX-Analyse lasst sich der Bor-Gehalt nicht quantitativ bestimmen, weshalb die genaue
Zusammensetzung dieser neuen Phase in zuklnftigen Arbeiten aufgeklart werden muss. Die
Phase M02ZrByx (mittelgrau in der Abb. 2) und die Mo-Mischkristallphase (erscheint hellgrau
in den Gefuigebildern) bilden teilweise eutektische Strukturen. Der mittlere Lamellenabstand in
diesem Eutektikum betrégt 4,5 + 0,1 um. Die zwei weiteren Phasen, ZrB und ZrB., erscheinen
in den Gefligeaufnahmen dunkelgrau und sind nur bei hoher Vergréfierung voneinander zu
unterscheiden. Die schwarzen runden Bereiche auf den Gefligeaufnahmen sind Poren, die einen
Flachenanteil von etwa 1 % einnehmen. Es ist auffallig, dass sich die Gefiige entlang und quer
zur Erstarrungsrichtung ahneln.
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Abbildung 1 — Réntgenbeugungsdiagramme von (a) Legierung Mo-17,4Zr-34,8B und von (b)
Legierung Mo-11,95Hf-23,9B

Im Gegensatz zur Legierung Mo-17,4Zr-34,8B hat das Gefiige von Mo-11,95Hf-23,9B einen
zellularen Charakter, wobei die Zellen in Erstarrungsrichtung orientiert sind (Abb. 2¢ und 2d).
Im Zentrum der Zelle befindet sich die keramische Phase Mo2B, die eine rechteckige
Morphologie besitzt. Um Mo2B herum ist das feine bindre Eutektikum aus dem Mo-
Mischkristall (die helle Phase) und der unbekannten Phase (die mittelgraue Phase) kristallisiert.
Nach der EDX-Analyse besteht diese Phase aus Mo-, Hf- und B-Atomen und das Verhaltnis
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von Mo- zu Hf-Atomen betragt 2 zu 1. In Analogie zu der unbekannten Phase in der Legierung
Mo-17,4Zr-34,8B wird diese Phase vorlaufig als MoHfBx bezeichnet. Der gemittelte
Lamellenabstand betragt fiir das Mo-Mo2HfBx-Eutektikum 2,5 + 0,1 pum. Auf den Aufnahmen
sind auch vereinzelte helle Einschlusse von HfB erkennbar (Abb. 2c und 2d). Die Phasenanteile
in der Mo-11,95Hf-23,9B-Legierung ist in der Tabelle 1 dargestellt.

Die Ergebnisse der XRD-Untersuchungen und der Gefiigeanalysen deuten auf eine
Unvollstandigkeit der aktuellen Mo-Zr-B- und Mo-Hf-B-Phasendiagramme hin, da sie keine
ternéren Phasen in den quasibinaren Feldern Mo-ZrB> und Mo-HfB: enthalten. Auch nach einer
Warmebehandlung bei 1700 °C fir 24 h bleiben die ,,unbekannten Phasen‘ erhalten. Diesem
Thema mussen zukiinftig weitere grundlegende Untersuchungen gewidmet werden.

e o S , N ———
\}*:, &\i* ; 1 £

a) =

Abbildung 2 — Gefiligeaufnahmen der Legierungen (a, b) Mo-17,4Zr-34,8B und (c, d) Mo-
11,95Hf-23,9B

Tabelle 1 — Phasenverteilung in den Legierungen Mo-17,4Zr-34,8B und Mo-11,95Hf-23,9B

Mo-17,4Zr-34,8B Mo-11,95Hf-23,9B
Phasenanteile in vol. % Phasenanteile in vol. %
Moss | ZrB+ZrB2 | M02ZrByx | Porositat | Moss | HFB | Mo2B | Mo2HfBx | Porositéat
22+ 2 ~4 73+3 ~1 32+4 | =1 [29+2| 373 <1

Das Hochtemperaturkriechverhalten der Legierungen Mo-17,4Zr-34,8B und Mo-11,95Hf-
23,9B wurde bei der potentiellen Einsatztemperatur von 1100 °C ermittelt und mit reinem
Molybdan [17], einer Nickelbasissuperlegierung [18] und einer Gber den Zonenschmelze-
Prozess hergestellten nah-eutektischen Mo-17,5Si-8B-Legierung [19] verglichen (Abb. 3). Der
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Kriechwiderstand der Legierungen Mo-17,4Zr-34,8B und Mo-11,95Hf-23,9B ist gegeniiber
Mo-17,5Si-8B leicht verbessert. Im Vergleich zu den in dieser Arbeit prasentierten Molybdan-
Legierungen weist die einkristalline Nickelbasissuperlegierung CMSX-10 eine um mehrere
GroRenordnungen hoéhere Kriechgeschwindigkeit auf. Das reine Molybdén ist sogar um sechs
GroRenordnungen weniger kriechbestandig als die anderen Molybdéanbasis-Legierungen,
wodurch die wichtige Rolle der keramischen bzw. intermetallischen Verstarkungsphasen fir
die Kriechfestigkeit der Metallmatrixkomposite demonstriert wird.

109 4
10-1 ] m Mo-17,4Zr-34,8B 1100 °C
T © Mo-11.95H£23.9B 1100 °C
= 1075 A Mo 1093 °C [17]
2 % CMSX-10 1100°C [18]
3 1075 ¢  Mo-17,55i-8B 1093 °C [19]
& 10°
2 =
e 1|:|-':~_E
2 E
= 1074
108
= Py :ﬂ?/%:
10
10-12 : ————— : e —
10 100 1000

Spannung, MPa

Abbildung 3 — Abhéngigkeit der minimalen Kriechrate von der angelegten konstanten
Spannung in doppeltlogarithmischer Skalierung

Zusammenfassung

In der vorliegenden Arbeit wurden zwei Legierungen aus den quasibindren Mo-ZrB>- und Mo-
HfB2-Werkstoffsystemen untersucht. Die erste Legierung, Mo-17,4Zr-34,8B (in at. %) wurde
in Literatur als eutektisch bezeichnet (Mo-ZrB.-Eutektikum) [15]. Die zweite Legierung, Mo-
11,95Hf-23,9B (in at. %), sollte nach der Literatur ein Mo-HfB,-Eutektikum enthalten [16].
Die beiden Legierungen wurden mittels einer tiegelfreien Zonenschmelzanlage aufge-
schmolzen.

Die Gefugeuntersuchungen und die XRD-Analyse haben keine der beiden Literaturangaben
bezlglich der Phasenbildung bestéatigen kdnnen. Auch wurde eine Phase je Legierung ermittelt,
die weder in der Literatur noch in der verfligharen Datenbank hinterlegt sind und vorl&ufig als
Mo2ZrBx und MoHfBx bezeichnet werden. Auflerdem wurden die Phase ZrB und HfB
detektiert, deren Existenz in der Literatur bisher angezweifelt wurde.

Im Kriechversuch bei 1100 °C zeigen die zonengeschmolzenen Legierungen Mo-17,4Zr-34,8B
und Mo-11,95Hf-23,9B eine hervorragende Kriechbestandigkeit im Vergleich zu einer
Nickelbasis-Superlegierung, reinem Molybdén und der Legierung Mo-17,5Si-8B, insbesondere
bei hohen Spannungen oberhalb von 300 MPa.
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Einfihrung

Geschwindigkeit, Nachhaltigkeit und Energieeffizienz sind die wichtigsten Treiber fir die In-
genieurforschung im 21. Jahrhundert. Extreme Geschwindigkeiten in extremen Umgebungen
(bezuglich der Temperatur und der Atmosphére) verlangen nach Werkstoffen, die diese Bedin-
gungen ertragen kénnen. In einer zunehmend energiebewussten Welt missen diese Ziele mit
maximaler Energieeffizienz erreicht werden. Dies ist ein Teufelskreis, da die Carnot-Effizienz
fur konventionelle Brennstoffquellen (fossile Brennstoffe, Erdgas, nukleare, Dampf) mit stei-
gender Temperatur steigt und an die Umwelt zunehmend hohere Herausforderungen stellt [1].
Die Bundesregierung hat 2010 beschlossen, die Treibhausgasemissionen bis 2050 im Vergleich
zum Jahr 1990 um 80 bis 95 Prozent zu reduzieren [2]. Ausgehend vom Klimaschutzziel fir
2050 werden im Klimaschutzplan [3] Leitbilder, Meilensteine und MaRnahmen fir alle Hand-
lungsfelder formuliert. Abgeleitet davon sind schnell regelbare Gaskraftwerke mit hohem Wir-
kungsgrad und vergleichsweise geringen CO2-Emissionen notwendig, weil sie als steuerbare
Kraftwerke flr die Versorgungssicherheit benotigt werden [3]. Neue Werkstoffe bilden dank
Erh6hung der Arbeitstemperatur und Energieeffizienz eine Grundlage fur effektivere Turbinen.
Dies genau bedeutet eine deutliche Reduzierung der Treibstoffkosten und Emissionen, welche
im Fall der in der Flugturbine getesteten Mo-Si-B-Legierungen eine 20 - 40%-ige Abnahme
des Kraftstoffverbrauchs bedeutet [4] und erhdhte Leistung durch oxidationsbestandige Legie-
rungen, die in Luft bis zu 1370 °C einsetzbar sind [4].

Die Betriebstemperaturen der aktuell verwendeten Ni-Basis Legierungen liegen bereits ober-
halb von 1000 °C. Neue Generationen der Gasturbinentriebwerke mit Gaseintrittstemperaturen
von ca. 1300 °C in die Turbine mussen demnach aus Werkstoffen mit einem hoheren thermi-
schen Ermudungswiderstand hergestellt werden. Die vielversprechendsten Kandidaten daftr
sind Mo-Si-B-Legierungen [5-7], die allerdings wegen fehlender komplexer Belastungsstudien
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ihrer Hochtemperatur- und Lebensdauereigenschaften noch nicht einsatzbereit sind. Eine Vari-
ation der chemischen Komponenten sowie verschiedener Gefiige der Mo-Si-B-Legierungen er-
moglichen die nétige Hochtemperaturbestandigkeit und hervorragende mechanische Eigen-
schaften. Fir die Optimierung dieser Legierungen und die effektive Vorhersage der Eigenschaf-
ten ist es allerdings erforderlich, die bestehende Datenbasis insbesondere durch neue experi-
mentelle Kriecheigenschaften der einzelnen Phasen zu ergénzen. Auf Basis dieser Ergebnisse
soll ein bedeutender Fortschritt in der Weiterentwicklung dieser Legierungen erzielt werden,
indem flexible Simulationsmodelle unter Beriicksichtigung von Gefluigevariationen zur VVorher-
sage des Bauteilverhaltens genutzt werden.

Stand der Forschung

In Gasturbinentriebwerken mussen Konstruktionsmaterialien fur die Turbinenschaufeln stati-
sche und wechselnde mechanische und thermische Beanspruchungen ertragen. AuBerdem lie-
gen die Betriebstemperaturen der aktuell eingesetzten Nickelbasis-Superlegierungen bereits
sehr nah an der Schmelztemperatur (etwa 1400°C). Diese Legierungen werden schon dank der
komplizierten Kuhlsysteme und thermisch schiitzenden Schichten bereits bei Temperaturen
eingesetzt, die etwa 90 % ihrer Schmelztemperatur betragen. In modernen Gasturbinen entfal-
len bis zu 40% des Triebwerkgewichts auf Hochtemperaturlegierungen. Derzeit ist jedoch eine
Erhohung der Effizienz durch erhdhte Betriebstemperaturen schwierig, da das Werkstoffpoten-
tial der Ni-Basislegierungen nahezu ausgeschopft ist [8, 9].

Neue Werkstoffe fur diesen Anwendungsbereich sollen zur geforderten Erhéhung der Betriebs-
temperatur und flr eine lange Lebensdauer erstens eine hohe Schmelztemperatur haben, zwei-
tens sollen sie nur vernachléassigbare Reaktivitat mit der Umgebung zeigen bzw. eine gute Kom-
patibilitat mit oxidationsbestdndigen Beschichtungen, Verstarkungsphasen etc. haben. Auf3er-
dem mussen unbedingt Mikrostrukturverdnderungen, d.h. mikrostrukturelle Schéadigungen,
wahrend des Einsatzes bei hohen Temperaturen und die Kriecheigenschaften der einzelnen Pha-
sen beachtet werden. Noch ein wichtiger Aspekt ist das Phasengleichgewicht aller im System
befindlicher Komponenten, d.h. bei Phasentransformation sind auch kinetische Daten zu be-
riicksichtigen und einzubeziehen [6, 10].

Bei der Auswahl neuer Legierungen flr die effiziente Anwendung bei hohen Temperaturen
sind nicht nur vorteilhafte mechanische Hochtemperatureigenschaften, sondern auch die Dichte
zu beachten. Wird die Zugfestigkeit verschiedener hochschmelzender Metalle bei verschiede-
nen Temperaturen in Bezug auf die Dichte dargestellt, wird der deutliche Vorteil von Molybdén
erkennbar (Abbildung 1, links).

Legierungen aus Molybdan, Silizium und Bor haben exzellente physikalische und mechanische
Eigenschaften bei hohen Temperaturen, weshalb sie als aussichtsreiche Kandidaten fiir die Sub-
stitution von Ni-Basislegierungen betrachtet werden (Abbildung 1, rechts). Triebwerksstufen aus
diesen Legierungen bedeuten eine signifikante Steigerung der Gaseintrittstemperatur, womit die
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thermodynamische Effizienz von Triebwerken erhoht werden kann, was eine Leistungssteige-
rung und Verminderung des Treibstoffverbrauchs und der Emissionen zur Folge hat [4].
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Abbildung 1 — Aussichten auf die effiziente Anwendung der Mo-Basis-Legierungen[11, 12]

Die beste Eigenschaftenkombination haben Mo-Si-B-Legierungen mit der dreiphasigen Mik-
rostruktur aus duktiler Molybdan-Mischkristallphase (Mo-Mk) und den zwei intermetallischen
Phasen MosSi (A15) und MosSiB> (T2) [5-7]. Jedoch sind die Eigenschaften sehr stark von der
Mikrostruktur sowie dem Verhdltnis und der GrofRe der Phasenbereiche abhéngig (Abbil-
dung 2). Fir die optimale Oxidationsbestandigkeit sind die dreiphasigen Legierungen mit sehr
kleinen, diskontinuierlichen (miteinander nicht verbundenen) Mo-Mk-Korner am besten. Fur
eine gute Kriechbestandigkeit sollten die Silizide die Matrix bilden und die Kérner méglichst
grob sein. Die glnstigste Bruchzéhigkeit wird in Legierungen mit groBen intermetallischen
Kornern (bzw. Phasenbereichen) erzielt, die vollstdndig von Mo-Mk umschlossen werden [13].

° ® o o @ ® O (SI:::Z“S’?
L ] 035,
® [ ] . . . MosSiBy)
° * b . m Mo-Mk
[ ] [ [ ] . .

Oxidationsbestandigkeit Kriechfestigkeit Bruchzahigkeit

Abbildung 2 — Schematische Darstellungen der idealen Geflige von Mo-Si-B-Legierungen
zum Erflllen bestimmter Anforderungen [13]

Bei der Entwicklung neuer Materialien fir Anwendungen bei hohen Temperaturen wurde im-
mer versucht, hervorragende Oxidations- und Kriechbestédndigkeit sowie Dauerfestigkeit bei
Betriebstemperaturen in Einklang zu bringen. Da die Gefuige fur die optimale Oxidationsbe-
standigkeit, Kriechfestigkeit und Schadenstoleranz (Festigkeit und Bruchzahigkeit) fir Mo-Si-
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B-Legierungen leider widersprichlich sind (Abbildung 2), stellt die Optimierung eine beson-
dere Herausforderung dar. Dabei liefert die mathematische Modellierung einen wesentlichen
Beitrag [14].

Vorherige Studien bezogen sich hauptsachlich auf die experimentelle Ermittlung von Kriech-
daten mehrphasiger Mo-Si-B-Werkstoffe. In unserem Ansatz soll eine Theorie aus grundlegen-
den Untersuchungen zu den Einzelphasen entwickelt und Eigenschaften von mehrphasigen
Bauteilen unter anwendungsrelevanten Bedingungen vorhergesagt werden. Der Vorteil gegen-
Uber existierenden Losungen besteht in der Moglichkeit, zahlreiche zeit- und kostenintensive
Experimente einzusparen, und gleichzeitig eine optimale mehrphasige Legierung durch das
Vorhersagen der spezifischen Eigenschaften zu entwickeln.

Erste Simulationsergebnisse und Experimentelles

In einem ersten Simulationsansatz wurden Daten der experimentellen 3-phasigen Legierung
Mo-12Si-8,5B aus der Literatur entnommen [15-17]. Die Analyse des Spannungs-Dehnungs-
zustandes am Beispiel einer einfachen Turbinenschaufelgeometrie wurde mit dem Finite-Ele-
mente-Programm ANSYS-Software durchgefuhrt. Es wurde eine vereinfachte Turbinen-
schaufelgeometrie unter typischer mechanischer Beanspruchung betrachtet, die zum einen
aus der konventionellen monokristallinen Nickelbasis-Superlegierung CMSX-4 und zum an-
deren aus der oben genannten Mo-Si-B-Legierung besteht. Die dazu benutzten Werkstoffei-
genschaften sind in Tabelle 1 zusammengefasst. Die Schaufel wird der zentrifugalen Belas-
tung ausgesetzt (die Drehzahl des Rotors o = 10200 rot./min). Es wurde eine Schaufel mit
einer Hohe von 58 mm betrachtet, die um den Radius 170 mm rotierte (Abbildung 3). Fir die
Berechnungen wurden hauptsachlich hexaedrische quadratische Rechengitter mit 20 Knoten
eingesetzt. Die Vernetzung wurde durch die Sweep-Methode erzeugt. Die untere Flache der
Schaufel wurde eingespannt. Die durch sekundéres Kriechen induzierte Verformung wurde
einbezogen. Die Schaufel aus der monokristallinen Legierung CMSX-4 wurde so betrachtet,
als ob sie die Eigenschaften dieser Legierung in der Richtung <100> isotrop besitzt. Solche
Vereinfachung ist zul&ssig, weil die Belastung in der Richtung <100> einwirkt. Die gute
Ubereinstimmung solcher Modelle mit experimentellen Ergebnissen wurde schon von Fokin
und Semenov in [18] bestétigt.

170 mm

Abbildung 3 - Skizze der Schaufelbelastung.
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Tabelle 1 — Werkstoffeigenschaften bei 1100 °C [15-17, 19, 20]

Dichte, | E-Modul, | Poisson- C1, C2 C3,

kg/m3 GPa zahl Pa2.st K
CMSX-4 8700 94 0,44 6,79E-50 5,2 0
Mo-12Si-8,5B 9407 274 0,309 1,7912E-17 2,7 40673,89

Die Berechnung wurde in zwei Stufen durchgefiihrt: die Berechnung des linear-elastischen Ver-
haltens der Schaufel (Hookesches Gesetz) und die Berechnung des inelastischen Kriechverhal-
tens der Schaufel fiir 100 Stunden (Nortonsches Kriechgesetz). Auf Abbildung 4 ist deutlich
erkennbar, dass die auftretenden Verformungen bei der Temperatur von 1100 °C im Fall von
CMSX-4 deutlich héher sind, obwohl wegen der héheren Dichte der Mo-Basis-Legierung we-
gen der Zentrifugalkrafte auch héhere Spannungen entstehen als in der Ni-Basis-Legierung. So
betragt die maximale Spannung im FuRbereich der Schaufel aus Mo-12Si-8,5B 196 MPa und
in der aus CMSX-4 nur 89 MPa. Diese ersten Ergebnisse zeigen das Potential der Mo-Si-B-
Legierungen im Vergleich zum Stand der Technik auf, lassen allerdings keine Ruckschlisse
auf das Verformungsverhalten anders zusammengesetzter Mo-Si-B-Legierungsvarianten zu.

Betrag des Verschiebungs-
vektors, mm

041721
038512

Mo-12Si-8,58B — 0.3471
— 032093

1 028884
= 025675

0,22465
. 0,19256
1 0,16047
— 012837

0,09628
0,064187
0,032093
0

Abbildung 4 — Betrag des Verschiebungsvektors der Schaufeln aus Mo-12Si-8,5B und
CMSX-4 nach 100 h Belastung

CMSX-4 I 0,44931

Mo-12Si-8,5B

0,000 15,000 30,000 (mm)
| I ]

7,500 22,500

In unserem Ansatz sollen daher zunéchst die Eigenschaften der Einzelphasen ermittelt wer-
den, die in der Literatur nicht verfuigbar sind. Ziel ist es, diese dann im Simulationsmodell als
flexible ,,Bausteine* einzusetzen. Diese Herangehensweise soll eine Variation der Phasen-
morphologie und -verteilung in mehrphasigen Mo-Si-B-Werkstoffen ermdglichen, um die
optimale Legierungszusammensetzung sowie die entsprechenden Geflige flr spezifische Be-
anspruchungsszenarien ableiten zu kénnen.
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Dazu wurden zundchst Proben fir die Analyse der Silizidphasen MosSi (A15) und
MosSiB; (T2) hergestellt. Fir die MosSi-Proben wurde die Legierungszusammensetzung
Mo — 23 at. % Si verwendet, wobei die hochreinen Elemente Mo (99,95 %) und Si (99,6 %) in
Form von Flakes benutzt wurden. Die T2-Proben wurden aus den mechanisch legierten stoch-
iometrischen Pulvermischungen von Mo, Si und B mit der Reinheit 99,8 %, 99,99 % und 95 —
97 % hergestellt. Die Proben wurden mittels Lichtbogenschmelzens im wassergekuhlten Kup-
fertiegel aus den beschriebenen Ausgangsmaterialien in Argon-Atmosphare geschmolzen. Um
eine gute Homogenitat zu gewahrleisten, wurde jede Schmelzprobe finfmal umgedreht und
wieder aufgeschmolzen.

Zur Untersuchung der resultierenden Phasenzusammensetzung wurde eine XRD-Pulveranalyse
mit dem X'pert-Pulverrontgendiffraktometer mit Cu-Ka-Strahlung durchgefiihrt. Die Pha-
senidentifikation wurde mit der quantitativen Phasenanalyse-Software TOPAS realisiert. In
MosSi-Proben wurden keine weiteren Phasen auller MosSi identifiziert. Die T2-Proben setzen
sich aus 95,78 % von T2-Phase und 4,22 % von Mo-Mk-Phase zusammen.

Zur Durchfiihrung von Druckkriechversuchen wurden Kriechproben mit einem typischen qua-
dratischen Querschnitt von jeweils 2,5 mm und einer Héhe von 4 mm durch Drahterodieren
hergestellt. Die Kriechversuche wurden in der flieRenden Ar/Ho-Atmosphare mit der elektrome-
chanischen Prifmaschine Zwick/Ro-
ell Z100 durchgefihrt, die mit einem
Maytec-Ofen ausgestattet ist. Die Krie- 1E-06 |
cheigenschaften wurden durch die Nor- i
ton Kriechgesetz (Gl. 1) beschrieben:

€ =Ao" exp (— RQ—T), 1) 1607 | /
wobei & die minimale oder stationére
Kriechgeschwindigkeit, A ein vorex-
ponentieller Faktor, o die angelegte
Spannung, n der Kriechspannungsex-
ponent, Q die charakteristische Akti-
vierungsenergie fiir Kriechen, R die
Gaskonstante und T die absolute Tem-

peratur sind. Der Spannungsexponent 1RO / MCMSX-4 1093 °C [17]

n wird dann als Anstieg im Norton- i Vae ¢ DS MorT7,951:68 1093 °C [17

. s @DS Mo-17,55i-10B 1093 °C [17]
Plot ausgedriickt. : é A 10 MoLSi 083 °C

X IM Mo-Mk 1100 °C [21]

1E-08 [ s

minimale Kriechgeschwindigkeit, s
B-
.

Die untersuchten Kriecheigenschaften 1E10 .
der MosSi-Legierungen sind auf Abbil- 30 300

dung 5 im Vergleich zur Mo-Misch-
kristallphase, zu mehrphasigen Mo-Si-
B-Legierungen und zur Nickelbasis-
Superlegierung CMSX-4 dargestellt.
Die minimale Kriechgeschwindigkeit

Abbildung 5 —
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fur die MosSi-Phase bei 1093 °C ergibt sich zu ¢ = 103 ¢18. Die Kriechbestandigkeit dieser
Phase ist wesentlich besser als die Kriecheigenschaften der Mo-MKk-Phase und der dreiphasigen
eutektischen gerichtet erstarrten Mo-Si-B-Legierungen. Weitere VVersuche bei anderen Tempe-
raturen sind noch geplant. Dartiber hinaus missen die Eigenschaften der Phasen MosSiB; und
der Mo-Mk-Phase mit unterschiedlichen chemischen Zusammensetzungen ermittelt werden,
um ein mehrphasiges Werkstoffmodell aufzubauen.

Zusammenfassung und Ausblick

Zukunftig soll das Kriechverhalten von komplexen Bauteilen aus mehrphasigen Mo-Si-B-
Werkstoffen mit einem geeigneten Simulationsmodell beschrieben werden. Um verschiedene
Geflige (feinkdrnig-grobkornig, isotrop-anisotrop, partikular, faserartig etc.) abbilden zu kén-
nen, missen die Eigenschaften der Einzelphasen Mo-Mk, Mo3Si und MosSiB2 zundchst separat
ermittelt werden, um in das Modell eines mehrphasigen Werkstoffs impliziert zu werden. Die
ersten Schritte sind in Bezug auf das Kriechverhalten der Phasen Mo-Mk und MosSi bereits
erfolgt, Ergebnisse von MosSiB2 werden in den ndchsten Monaten erwartet. Simulationsergeb-
nisse auf Basis von Literaturdaten zeigen das Potential von Mo-Si-B-Legierungen als Substi-
tuenten fur konventionelle Turbinenschaufelwerkstoffe.
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Lambwellen in CFK-Platten - Ausbreitung und Wechselwirkung

G. Mook, J. Simonin

Otto-von-Guericke-Universitat Magdeburg
Institut fir Werkstoff- und Flgetechnik

1. Einfihrung

Die Detektion verdeckter Schaden in dunnwandigen Faserverbundkonstruktionen durch eine
integrierte Sensorik ist Gegenstand intensiver internationaler Forschung [1-3]. Gerade fiir Fa-
serverbundkonstruktionen kommt der integrierten Bauteiliberwachung wegen der Gefahr &u-
Rerlich nicht sichtbarer Schaden eine zentrale Bedeutung zu.

Lambwellen [4] besitzen ein groRes Potenzial zur Uberwachung diinnwandiger bzw. schalen-
artiger Bauteile, die typisch fur Leichtbaustrukturen in der Luft- und Raumfahrt sind. Wechsel-
wirkungen der Wellen mit Defekten sollen genutzt werden, um diese zu detektieren und zu
charakterisieren. Ublicherweise werden piezoelektrische Wandler sowohl fiir die Erzeugung als
auch den Empfang von Lambwellen verwendet. VVoraussetzung fur derartige Anwendungen ist
jedoch das Verstandnis der Wechselwirkung der Wellen mit dem Werkstoff und der Bauteilge-
ometrie.

2. Versuchsaufbau

Um dieses Verstandnis zu erlangen, werden die Lambwellen mit einem Scanning Laser Vibro-
meter sichtbar gemacht (Bild 1). Ein piezoelektrischer Aktuator erregt die Wellen.

- Scanning
Controller Lgser
Vibrometer
S
Generator
. T
i1\ Aktuator
v auf der

' Ruckseite

Bild 1: Experimenteller Aufbau zur Visualisierung der Lambwellen
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Die schwarzen CFK-Platten werden im Messbereich mit einer retroreflektiven Folie beklebt,
wodurch genugend Laserlicht in Einfallsrichtung reflektiert wird. Zur Minimierung der Lamb-
wellenreflexionen werden die Kanten der Platten mit Silikon bedampft. Der piezoelektrische
Aktuator wird auf der Ruckseite der Platte blasenfrei mit Wachs fixiert und mit sinusférmigen
Bursts einer Amplitude von 60 bis 80 Vrp angeregt. Im Ergebnisbild sind die beiden Grundmo-
den der Lambwellen klar zu erkennen. Der schnelle, langwellige und symmetrische So-Mode
lauft voraus (grolRe Kreise) und der langsame, kurzwellige und antisymmetrische Ao-Mode
(kleine Kreise) lauft hinterher [5].

Verfligbar waren ein 3D- sowie ein 1D-Vibrometer. Mit Hilfe des 3D-Vibrometers ist zwar ein
geringfugig besserer Nachweis des So-Modes mdglich, jedoch rechtfertigt der Aufwand beim
Einrichten der Messung nur selten diesen Vorteil. Mit dieser Versuchseinrichtung wurden zu-
néchst Phanomene bei der Lambwellenausbreitung in verschiedenen Laminaten untersucht.

3. Materialinduzierte Modenkonversion

In [6] konnte erstmals eine Modenkonversion nachgewiesen werden, die nicht auf lokale De-
fekte begrenzt ist, sondern sich Uber das gesamte Laminat erstreckt. Bild 2 zeigt den C-Scan
einer ungeschadigten CFK-Platte bei 200 kHz Burstanregung. Das Lambwellenfeld geht von
einem piezoelektrischen Aktuator aus, der auf der Riuckseite in Plattenmitte angebracht wurde.
Die x1-Achse korrespondiert mit der 0°-Faserorientierung der CFK-Platte. Der C-Scan wurde
zu einem Zeitpunkt gewonnen, bei dem sich der primare So-Mode wegen seiner héheren Aus-
breitungsgeschwindigkeit bereits deutlich vom priméren Ao-Mode abgesetzt hat. Diese hohere
Ausbreitungsgeschwindigkeit fuhrt auch zur groReren Wellenlange. Der Begriff primar bedeu-
tet, dass der jeweilige Mode unmittelbar vom Aktuator angeregt wird.

Innerhalb des primédren So-Wellenfeldes taucht ein neues Wellenfeld mit weitgehend ebenen
Wellenfronten auf. Die Wellenldnge entspricht der Wellenldnge des Ao-Modes. Die Orientie-
rung der Fronten differiert ortsabhé&ngig leicht. In einigen Gebieten fehlt es. Dieser sekundaren

Mode ist Resultat einer Wellenumwandlung (Konversion) und wird mit A ‘g bezeichnet.
Aktor X4

Gebiete ohne

Primérer Ay-Mode Modenkonversion

Richtung des

Primérer S,-Mode
konvertierten Aj-Modes

Bild 2: Ausbreitung einer burstangeregten Lambwelle in einer CFK-Platte bei 200 kHz. Der Aktuator sitzt in der
Mitte (dargestellte Fl&che 300 mm x 250 mm). [6]

In Modellen mit numerischer Berticksichtigung der Faserbiindel (Rovings) (Bild 3) konnten
erste Hinweise auf Modenkonversion bei Képergewebe gefunden werden.

Untersuchungen mehrschichtiger unidirektionaler Faserplatten zeigen weder numerisch noch
experimentell Modenkonversion. Anscheinend sind nicht die Fasern als solche, sondern deren
Wechsel von der Ober- zur Unterseite fir die Umwandlungseffekte verantwortlich.
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90°-Richtung

0°-Richtung

Primarer A -Mode Modenkonversion

Bild 3: Numerisches Modell und Berechnungsergebnis der Wellenausbreitung bei
250 kHz in Kopergewebe, ModellgréRe: 32 x 32 x 2 mm. [6]

Zunéchst konnte die Modenkonversion nur an Laminaten mit einem Anteil an Kdéperbindung
experimentell festgestellt werden. Bild 4a) zeigt ein typisches Ergebnis.

2-lagige Platte, Dicke 0,5 mm

(0/90)
Leinwand  (0/90)
— Koper

(0/90) Koper

/.
NN\

200 kHz

- S
Primérer g

A,-Mode

Kontinuierlich
konvertierter
A‘g-Mode

300 x 300 mm?

a) 300 x 300 mm? b)

Bild 4. Gegentiberstellung der Lambwellenausbreitung in a) einer quasiisotropen CFK-Platte und
b) einer Platte aus zwei képergebundenen Lagen.

Daraufhin wurden zweilagige Platten mit nur einer Bindungsart beschafft, um zu untersuchen,
ob und welche anderen Bindungsarten ebenfalls schleichende Modenumwandlungen hervorru-
fen konnen. Bild 4 vergleicht die Ergebnisse einer quasiisotropen 7-lagigen Platte mit Koper-
anteil mit denen einer zweilagigen Kdperplatte.

Das So-Wellenfeld der 7-lagigen Platte in Bild 4a) ist wegen der Quasiisotropie fast kreisrund,
wahrend das So-Wellenfeld der zweilagigen Kdperplatte in Bild 4b) rhombisch verformt ist.
Die Ausbreitungsgeschwindigkeit des So-Modes héngt sehr stark von der Faserorientierung ab.
Hier spiegelt sich die starke In-Plane-Komponente der Teilchenbewegung des So-Modes wider.
Dagegen zeigt sich das Ao-Wellenfeld wegen der Dominanz der Out-of-Plane-Komponente von
der Faseranisotropie nahezu unbeeindruckt.

Innerhalb des So-Wellenfeldes tauchen Wellen geringer L&nge auf, die nicht vom Aktuator an-
geregt werden. Diese neuen Wellen breiten sich nahezu eben und parallel aus. Ihre Orientierung
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hangt vom Grat der Képerbindung ab. Entlang dieses Grats dndern die Faserrovings ihre Rich-
tung in der z-Achse. Damit dndert sich auch die Steifigkeit entlang des Grats. In diesen zur
neutralen Ebene der Platte asymmetrischen Steifigkeitsanderungen wird die Ursache der Mo-
denkonversion gesehen.

Bild 5 vergleicht die Ergebnisse der zweilagigen Koperplatte mit denen einer zweilagigen Lein-
wandplatte sowie einer zweilagigen Atlasplatte.

Bild 5: Wellenausbreitung bei 200-kHz-Burstanregung dreier zweilagiger CFK-Platten aus reinen Bindungsar-
ten. Die Ellipsen zeigen Gebiete des A‘g-Modes.

Deutlich ist zu erkennen, dass zwar auch bei der Leinwand- und Atlasbindung Modenkonver-
sionen Se-Ao entstehen, diese jedoch weniger stark ausgepréagt sind. Somit erhdrtet sich die
Vermutung, dass die bei allen Geweben auftretenden lokalen Steifigkeitsanderungen fir die
Modenkonversion verantwortlich sind. Man kann diese nur vermeiden, wenn kein Gewebe ver-
baut wird.

4. Modenkonversionen an Flachenaktuatoren

In vorangegangen Untersuchen [7] wurde festgestellt, dass Flachbodenbohrungen &hnliche
Wirkungen auf das Wellenfeld besitzen wie applizierte Piezoaktuatoren und somit schwer von-
einander unterscheidbar sind. Dieser Umstand soll eingehender untersucht werden [8].

Die Ausbreitungsgeschwindigkeit der Grundmoden der Lambwellen hangt von der Plattendi-
cke ab. Mit abnehmender Dicke wird der Ao-Mode langsamer, der So-Mode dagegen schneller.
Wegen dieser Geschwindigkeitsanderung verschiebt sich die Phasenlage der Welle ber der
Anomalie gegeniiber dem umgebenden Wellenfeld. Die Geschwindigkeitsdnderung bewirkt
eine lokale Veranderung der akustischen Impedanz. Der Rand der Anomalie wird damit zur
Grenze zweier Gebiete unterschiedlicher Impedanz und verursacht somit ein bestimmtes Re-
flexions- und Transmissionsverhalten der Welle. VVoraussetzung ist jedoch, dass die Wellen-
ldnge geringer als die laterale GrolRe der Anomalie ist.

Das interessanteste Ergebnis ist jedoch die klar erkennbare Modenkonversion So-Ao, die sogar
dann auftritt, wenn die Inhomogenitat lateral kleiner ist als die Wellenl&dnge des So-Modes. Bild
6a) zeigt diese Konversion an einer 20-mm-Flachbodenbohrung (50% der Wanddicke). Wenn
die langen Wellen des So-Modes das Hindernis Gberqueren, werden sie zum Teil in den A‘o-
Mode umgewandelt. Das Hindernis wirkt als Quelle des A‘o-Modes. Das heil3t, dass das Auf-
treten einer Ao-Welle an Orten, die noch nicht vom priméren Ao-Mode erreicht worden sind,
einen Hinweis auf die Existenz eines asymmetrischen Hindernisses ist.

Im Unterschied zu einer Flachbodenbohrung stellt ein applizierter Piezoaktuator eine lokale
Erhohung der Dicke und Steifigkeit dar. Der Piezo hat jedoch nur 10 statt 20 mm Durchmesser.
Um die Wechselwirkung bei ungefahr demselben Wellenlangen-HindernisgréRen-Verhéltnis
zu studieren, wurde die Frequenz verdoppelt und die Wellenlange reduziert. Bild 6b) zeigt die
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So-Ao-Konversion an diesem Hindernis. Ein prinzipieller Unterschied zwischen dem A‘o-Mode
am Piezo und an der Flachbodenbohrung ist nicht zu erkennen.

Flachbodenbohrung @20 mm, d=1 mm Passiver Piezo @10 mm, d=0,5 mm

' 200 mm .

passiv

100 kHz Z 200 kHz

200 150 100 50 0
a) Abstand in mm b) Abstand in mm

Bild 6: Asymmetrische Inhomogenitaten filhren zu teilweiser Konversion des symmetrischen Sp in den
antisymmetrischen Ao Lambwellenmode, a) eine Flachbodenbohrung und b) ein applizierter Piezoaktuator.

Um einen besseren Einblick in die Konversionsdetails zu gewinnen, wurden B-Bilder entlang
der Verbindungsgeraden vom Zentrum der Quelle zum Zentrum des Hindernisses aufgezeich-
net. Das B-Bild in 6a) lasst deutlich den primdren So- und Ao-Mode erkennen. Die So-Wellen
werden am linken Plattenrand reflektiert. Zusétzlich wird die Modenkonversion an der Flach-
bodenbohrung sichtbar. Sie tritt sowohl an der VVorder- als auch an der Hinterkante des Hinder-
nisses auf. In jede Richtung werden zwei A ‘o-Wellenpakete abgestrahlt. Im unteren Bildbereich
sind weitere Ao-Wellenpakete erkennbar, die aus der Reflexion des priméren Ao-Modes an der
Ein- und Austrittskante des Hindernisses resultieren.

Das B-Bild des Piezoaktuators in 6b) zeigt leichte Unterschiede. Die So-Ao-Konversion ist zwar
erkennbar, aber sie stammt im Wesentlichen von der Piezohinterkante.

5. Modenkonversionen an Versteifungselementen
5.1 Wechselwirkung mit Omega-Stringern

Stringer sind Strukturkomponenten zur Steigerung der Steifigkeit der Struktur. In Flugzeugen
werden sie an der Innenseite der AuRenhaut angeordnet. Dadurch stellen sie beziiglich der Neut-
ralebene der Platte asymmetrische Hindernisse dar, die eine Modenkonversion der einfallenden
Lambwellen verursachen sollten. Die hdufig verwendeten Omega-Stringer besitzen ein ge-
schlossenes Profil, bei dem zwei StringerfiiBe mit der zu versteifenden Platte in Kontakt stehen.
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Der obere Teil von Bild 7 zeigt die Konstruktion schematisch. Vom Standpunkt der Wellen-
ausbreitung her ist der Stringer ein Doppelhindernis, das zusétzlich einen zweiten Ausbrei-
tungsweg fur die Wellen ermdglicht.

Stringerplatte 100 mm Impact Aktuator

Keine sichtbare

Wechselwirkung des
 S;-Modes mit dem
=~ Impactschaden

Sy-Ag-Konversion an
der Stringervorder-
kante

C-Bild

4 Sichtbare Wechsel-
wirkung des A-Modes
mit dem Impact-
schaden

0

0- Z4 Zeitin Us
A Z AD i
B'Bild 0 Z - '/f;r?"; A 100
/ L35
_A Impact

//",'r L

-200

400 350 300 250 200 150 100 50 0
Abstand in mm

Bild 7: Wechselwirkungen der Lambwellen in einer stringerversteiften Platte
mit Impactschaden bei 75 kHz Burstanregung

Die hier dargestellte Platte wurde zusatzlich impactgeschadigt, um eine lokale Delamination zu
erzeugen. Impactverursachte Delaminationen sind asymmetrische Schadigungen beztglich der
Neutralebene. Bild 7 fasst die Wechselwirkungen bei einer Burstanregung von 75 kHz zusam-
men. Die Welle lauft vom Aktuator aus tber den Impact zum Stringer. Das obere C-Bild ist
eine Momentaufnahme, wenn die So-Welle den Impact schon uberlaufen und gerade den Strin-
ger erreicht hat. Wé&hrend am Impact keine Wechselwirkung beobachtet werden kann, tritt sie
am Stringer deutlich hervor. Der dominierende Effekt ist die Modenkonversion So-Ag, wobei
A’ in beide Richtungen lauft.

Sowohl das mittlere C-Bild als auch das B-Bild in Bild 7 liefern dafiir weitere Beweise. Auch
am zweiten Stringerful® wird ein Teil der So-Welle in Ao konvertiert, so dass von beiden Strin-
gerfiiBen ausgehend A‘o-Wellen Uiber die Platte laufen.

Das untere C-Bild und das B-Bild zeigen ebenfalls, dass ein nennenswerter Teil des So-Modes
hinter dem Stringerful® weiterlauft. Das B-Bild lasst erkennen, dass beim Durchlaufen des Strin-
gers eine Phasenverschiebung im So-Mode auftritt. Es ist leicht vorstellbar, dass die So-Welle
in zwei Teile aufspaltet, von denen der eine Uber die Platte und der andere Teil (ber den Stringer
lauft. Hinter dem zweiten Ful3 vereinigen sich beide Teile zu einem phasenverschobenen Re-
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sultat. Uberraschenderweise ist keine Reflexion des So-Modes am Stringer erkennbar. Offen-
sichtlich ist die Ausdehnung der FuRflache in Laufrichtung gemessen an der Wellenlange noch
zu gering. Eine Wechselwirkung des Impacts ist nur mit dem Ao-Mode zu erwarten. Das untere
C-Bild in Bild 7 zeigt auch eine deutliche Deformation der Wellenfront, die aus der Phasenver-
schiebung wegen der verringerten Ausbreitungsgeschwindigkeit der Welle iber der Delamina-
tion resultiert. Das B-Bild l&sst auBerdem eine Reflexion des Ao-Modes am Impact erkennen.

Um die Wechselwirkungsfahigkeit der So-Welle sowohl mit dem Stringer als auch dem Impact
zu erhdhen, wurde die Anregungsfrequenz auf 200 kHz gesteigert.
Stringerplatte 100 mm Impact Aktuator

200 kHz

C-Bild

Zeit
inys

B-Bild

Abstand in mm

Bild 8: Lambwellenwechselwirkungen in einer Stringerplatte
mit Impactschadigung bei Burstanregung von 200 kHz

Die nunmehr geringere Wellenléange des So-Modes fiihrt zu einer merklichen Wechselwirkung
mit dem Impact. Das C-Bild in Bild 8 lasst den Impact als Quelle einer schwachen Ao-Welle
erkennen. Im B-Bild geht diese Wechselwirkung im starken So-Mode unter. Die Reflexion des
So-Modes am Stringer ist sowohl im C- als auch im B-Bild erkennbar. Die anderen bei 75 kHz
Anregung bemerkten Wechselwirkungen treten erwartungsgeman auch bei 200 kHz auf.

5.2 Wechselwirkungen mit Stringerfehlstellen

Wie éndert sich die Wellenwechselwirkung, wenn der Stringer lokal von der Platte delaminiert?
Ein derartiger Fehler kann bereits wahrend der Herstellung oder erst im Betrieb auftreten. Bild 9
vergleicht einen ungeschédigten mit einem lokal abgel6sten Stringer. Die Ablésung wurde
durch einen Impact verursacht und mit klassischer Ultraschalltechnik beim DLR Braunschweig
nachgewiesen. Die C-Bilder in Bild 9 stammen vom abgeldsten Stringer und zeigen die Ablo-
sung in der Mitte des ersten StringerfuRes. Die Ablésung bewirkt eine So-Ao-Modenkonversion,
die mit dem So-Ao-Konversionsprodukt des StringerfuRes selbst interferiert. Beide konnen nur
anhand der Form der A'o-Wellenfront unterschieden werden.
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Bild 9: Vergleich der Lambwellenwechselwirkung zwischen einem ungeschéadigten und einem lokal abgeldsten

Ein Vergleich der B-Bilder zeigt einen deutlichen Unterschied am ersten Stringerful3. Am ge-
schédigten Ful halt die So-Wechselwirkung signifikant langer an als die Wechselwirkung am
ungeschadigten Ful3. Es ist anzunehmen, dass bei dieser Wechselwirkung Lambwellen in Vo-
lumenwellen umgewandelt werden. Die Wechselwirkung der konvertierten VVolumenwellen

Stringerplatte kein Impact
100 mm

Aktuator
_\J_ | S—
Stringerabldsung durch Impact
Aktuator
=3

200 kHz

C-Bild

B-Bild Anbindung

Zeit
inps

200

300 200 100 0
Abstandin mm

B-Bild Ablésung

'
300

200 100
Abstand inmm

Stringer bei 200 kHz Burstanregung

mit dem primdren Ao-Mode sind im roten Kreis hervorgehoben.
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Wirbelstromprifung mit dem Smartphone

G. Mook, J. Simonin
Otto-von-Guericke-Universitat Magdeburg
Institut fur Werkstoff- und Flgetechnik

Kurzfassung

Der Erfolg des Gedankens, das Soundsystem eines Computers fir die Ausbildung in der Wirbelstrompriifung zu
nutzen, war uns Anlass, EddyCation von der PC-Welt auf die Smartphone-Welt zu erweitern. Als erstes wird nun
das Android-Smartphone zum Wirbelstromprifgerat. Im Unterschied zur Windows-Version wird keine externe
Box bendtigt, sondern der Sensor direkt an die Klinkenbuchse fir das Headset angeschlossen. Je besser das
Soundsystem des Smartphones, desto besser sind die Wirbelstromsignale.

Das EddyCationSmart getaufte Kit enthdlt in der Basisversion einen Wirbelstrom-Absolutsensor mit sichtbaren
Wicklungen und Testkorper aus diversen Metallen und Legierungen sowie Testkdrper mit Schlitzen und
Wandreduktionen. Die zugehdrige App wird auf einem USB-Stick geliefert. Fir Betreiber des Windows-Kits
besteht die Mdglichkeit, ihre EddyCation-Sensoren (iber ein Spezialkabel an das Smartphone anzuschliefen.

Die Software beherrscht die Gestensteuerung fur Abgleich, Verstarkung und Phase, kennt die bewahrte Lift-Off-
Automatik und kann Hoch- und Tiefpassfilter nutzen. Die Signale kénnen im XY- und Yt-Mode dargestellt
werden. Darlber hinaus gibt es einen interaktiven Signalrecorder.

1. Einfihrung

Der Grundgedanke von EddyCation besteht in der Nutzung des Soundsystems moderner
Computer [1-7] fur Wirbelstromanwendungen insbesondere in der Ausbildung. Mittlerweile
bringen neben Notebooks auch moderne Smartphones alles mit, was fir ein
Wirbelstromprufgerat erforderlich ist. Ihr Soundsystem ist mittlerweile so leistungsfahig, dass
keine externen Komponenten mehr bendétigt werden. Bis hinauf zu Priiffrequenzen von 20 kHz
kann wie mit handelsublichen Stand-Alone-Geraten gearbeitet werden. Der Preis fur ein
solches System ist natlrlich viel geringer, da das Smartphone zumeist vorhanden ist oder als
Massenprodukt preisglinstig bezogen werden kann. Die Bedienbarkeit entspricht der aus
diversen Apps bekannten Gestensteuerung, die nach kurzer Eingewéhnung in Fleisch und Blut
ubergeht.

1. Hardware
1.1 Smartphone

Zum gegenwartigen Zeitpunkt wird ein Android-Smartphone bendétigt. Soundsystem und
Prozessorleistung bestimmen das Prifergebnis. Ein Geréat der neuesten Generation ist jedoch
nicht Pflicht. Sehr gute Ergebnisse wurden auf Geréten der Samsung Galaxy- bzw. Note-Serie
erzielt.

Der Wirbelstromsensor besitzt eine eigene Elektronik, die das Smartphone an ein Headset
glauben l&sst. Dazu muss naturlich die Pinbelegung auf dem 4poligen Klinkenstecker stimmen.
Darauf ist bei der Auswahl des Smartphones zu achten.

Die Qualitat der Klinkenbuchse spielt ebenfalls eine wichtige Rolle, da sich schwankende
Ubergangswiderstande im Messsignal bemerkbar machen. Die Kontakte des Sensor-Steckers
sind vergoldet.
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1.2 Bezugskdrper

Fir ein verniinftiges Uben werden geeignete Bezugskorper bendtigt. Diese wurden auf
Grundlage jahrzehntelanger Ausbildungserfahrung zusammengestellt. Abbildung 1 zeigt links
ein vollstandiges Kit.

a1l 100% W 21:29

EddySmart

Vol 14 244dB 304,7° [OHzT 50Hz!

) eddysmart

Ferritischer Stahl

Austenitischer Stahl

Gain20dB  Phase 0

10 kHz | = ] Gain24dB  Phase 305°
OHz1 SOHz !
16 kHz
XY-Mode Default Record 0 Hz T 50 Hz i
XY-Mode Default Clear

Abb. 1. Links: EddyCationSmart-Kit, bestehend aus einem Smartphone (hier Galaxy Note 4),
dem Bezugskorper-Set und einem Absolutsensor.
Rechts: Wirbelstromsignale der Ronden und des Grundkérpers.

1.2.1 Ronden aus diversen Metallen und Legierungen

Die Ronden und der Aluminiumgrundkorper bilden ein groRes Leitfahigkeits- und
Permeabilitatsspektrum ab. Setzt man den Sensor nacheinander auf die einzelnen Ronden auf,
entstehen Abhebelinien unterschiedlicher Lange (Amplitude) und Winkellage (Phase).
Abbildung 1 rechts zeigt diese Situation. Anhand dieser Signale kann der Werkstoff
identifiziert werden. Der Ubende lernt, welchen Einfluss die Sensorneigung und zu geringer
Randabstand ausuben.

1.2.2 Oberflachenrisse

Schmale Schlitze simulieren Oberflachenrisse. Um die Bandbreite von Risssignalen studieren
zu konnen, wurden zwei Schlitzkérper gewahlt, wobei einer aus einem gut leitfahigen
Aluminium und der andere aus einem schlecht leitfahigen und leicht ferromagnetischem
austenitischen Stahl besteht.

Fur beide Werkstoffe gilt es, optimale Prufparameter zur Risserkennung zu finden, wie sie
beispielhaft in Abbildung 2 gezeigt werden. Die Bezugskdorper kénnen herausgenommen und
umgedreht werden, so dass auch an verdeckten Schlitzen getibt werden kann.
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Vol14 469dB 129° OHz?T 10Hzl! Vol14 53,0dB 3137° OHztT 10Hzl!

16 kHz 0,5

16 kHz

Schlitztiefe (mm) in Aluminium s )
Schlitztiefe (mm) in

2,0 austenitischem Stahl

0,5

Lift-off Lift-off

Abb. 2. Oberflachenrissprifung: Links: Unterschiedlich tiefe Schlitze in Aluminium simulieren
Oberfl&chenrisse in gut leitfahigem Werkstoff.
Rechts: Schlitze in austenitischem Stahl stellen Risse in schlecht leitfahigem und
leicht ferromagnetischem Werkstoff nach.

1.2.3 Wandreduktionen

Wandreduktionen treten in der Praxis durch Korrosion oder Erosion an der Innenseite eines
Bauteils auf und mussen aber haufig von der AuRenseite her aufgespirt werden. Dazu benétigt
man niedrige Wirbelstromfrequenzen mit hohen Eindringtiefen. Der dazu beiliegende
Bezugskadrper enthadlt Ausfrdsungen an der Rickseite, die diese Situation nachbilden. Der
Ubende lernt, die richtige Priiffrequenz anhand der Priiftiefe und der erreichten
Phasenaufspreizung einzustellen und erkennt das Prinzip der Bewertung der verbleibenden
Restwandstarke. Abbildung 3 zeigt diese Situation.

Vol14 47,7dB 180,7° O0HzT 10Hzl!l Vol 14 50,1dB 2799° O0HzT 10Hz!l
08 4 kHz 12 kHz
0,8
1,2
Wandreduktionen {mm)
Wandreduktionen (mm) in Aluminium
in Aluminium 16
1,2
2,0
Lift-off - %{

Abb. 3. Wandreduktionen in Aluminium: Links: Bei einer Priffrequenz von 4 kHz sind alle Wandreduktionen
gut nachweisbar. Die Phasenaufspreizung ist méRig.
Rechts: Bei 12 kHz ist die Phasenaufspreizung deutlich gréRer, jedoch kann wegen der
geringeren Priftiefe die Reduktion auf 2 mm nicht mehr nachgewiesen werden.
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2. Funktionen
2.1 Pruffrequenz

Der Priffrequenzbereich erstreckt sich von 1 bis 20 kHz. Der mitgelieferte Sensor ist auf diesen
Frequenzbereich abgestimmt. Andere niederfrequente Sensoren transformatorischer Bauart
lassen sich unter bestimmten Voraussetzungen mit einem Adapterkabel anschlieRen (z. B. die
niederfrequenten Sensoren aus dem EddyCation-Kit fir Windows). Der Sendestrom kann Gber
die Lautstarkeregelung eingestellt werden, Ubersteuerungen werden angezeigt.

2.2 Abgleich und Nullpunktverschiebung

Abbildung 4 links zeigt, wie der Abgleich durch Tippen auf den Nullpunkt ausgelost wird. Der
Nullpunkt selbst kann je nach den erwarteten Signalrichtungen so verschoben werden, dass ein
moglichst groRer Bildschirmbereich nutzbar ist. Wahrend in Abbildung 1 rechts der Nullpunkt
mittig platziert ist, wurde er in Abbildung 3 nach unten verschoben, da sich die Signale im
Wesentlichen nach oben erstrecken.

1 100% W 21:29
- L Val14 232dB 1239° OHz? S0Hzl

C!J EddySmart e

Vol 14 200dB 00° OHzT 50Hz!

Wischen Wischen

Gain 23 dB H Vol 14 232dB 1239" OHz? 50Hzl

h
Zum Abgleich tippen Wischen

Phase 124°

Zum Verschieben tippen

Automatische Phaseneinstellung

e |Phase124°|| > Lift probe | | * Phase 14
16 kHz

OHzT 50 Hz | |
XY-Mode Default Record
Abb. 4. Links: Abgleich und Nullpunktverschiebung werden durch Tippen auf den Bildschirm ausgeldst.
Rechts: Verstarkung und Phase lassen sich durch Wischgesten auf dem Bildschirm einstellen. Die automatische

Lift-Off-Einstellung nach links waagerecht wird durch ein langes Tippen auf die
Schaltflache Phase aktiviert. Beim Abheben des Sensors wird die Phase korrekt eingestellt.

Gain20dB  Phase 0°

2.3 Verstarkung und Phase

Durch die in Abbildung 4 rechts dargestellten Wischgesten kdnnen Verstarkung und Phase
eingestellt werden. Die erreichten Werte werden sowohl auf den Schaltflachen zur Aktivierung
der Funktion als auch in der Messebene angezeigt. Die automatische Phaseneinstellung fur Lift-
Off-Signale wird durch langes Tippen auf die Phasen-Schaltflache aktiviert und funktioniert
wie bei EddyCation gewohnt. Beim Abheben des Sensor Uberschreitet der Messpunkt eine
Kreislinie und wird in diesem Moment nach links waagerecht gedreht.
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2.4 Hoch- und Tiefpass

Die in der Ausbildung nicht immer leicht vermittelbaren Funktionen des Hoch- und
Tiefpassfilters konnen intensiv gelbt werden. Die Wirkungen der Filter lassen sich fein
graduiert einstellen. Beide Filterarten sind zu einem Bandpass kombinierbar.

2.5 Default-Einstellung

Anfangern passiert es héaufig, dass die gewadhlten Einstellungen zum Verschwinden des
Messpunktes aus dem Bildschirmbereich fiihren. Um hier Rettung anzubieten, wurde eine
Default-Schaltflache vorgesehen, die die Grundeinstellungen zurtickholt und den Punkt wieder
beherrschbar macht.

2.6 XY-und Yt-Mode

Die Software ermdglicht beide Darstellungsmodi. Gerade wenn es um das Erlernen von
Filtereinstellungen geht, ist der Yt-Mode hilfreich. Er bereitet die Lernenden auch auf die
Arbeit mit automatischen Priufanlagen vor.

2.7 Recorder

Der Recorder bietet die Moglichkeit, die Signale iber eine bestimmte Zeit aufzuzeichnen und
im Nachhinein zu verandern. So kénnen nachtraglich die Verstarkung, die Phase oder die Lage
des Nullpunktes eingestellt werden (Abbildung 5) Die gefundenen Werte werden in die Live-
Signale lbernommen.

a1 100% W 21:29

(&) eddysmart o

Vol14 416dB 131° OHzT 50Hz!

Aufgezeichnete Signale

ﬂ -

Verstarkung

Gain42dB ™ o

Clear
16 kHz ,

33 50Hz L

XY-Mode Defauh Record

Abb. 5. Recorderfunktion zum Speichern von Signalen. Der Count-Down zeigt die verbleibende
Speicherkapazitat. Die Signale kdnnen nachtraglich verstérkt, gedreht oder verschoben werden,
um eine optimale Auswertung zu ermdglichen.
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3. Zusammenfassung

Mit EddyCation fir Android steht ein leistungsféahiges und preiswertes Ausbildungs- und
Demonstrationssystem zur Verfiigung. Aufler dem hdufig bereits vorhandenen Android-
Smartphone werden lediglich der Sensor, ein Bezugskorpersatz und die App benétigt. Auf der
Basis dieses Prinzips sind Weiterentwicklungen hin zu Spezialanwendungen denkbar.

Referenzen
[1] Mook, G.: Die Wirbelstrompriifung “spielend” erlernen! ZfP-Zeitung 103 (2007) 2, S. 35-38
[2] Mook, G.; Andres, S.; Goldammer, A.; Haase, T.; Hintzenstern, V.v.; Simonin, J.: Innovative Tools zur

ET-Ausbildung, ZfP in Forschung, Entwicklung und Anwendung, DGZfP-Jahrestagung, Firth, 14.-
16.5.2007, Berichte CD, P26, ISBN 978-3-931381-98-1

[3] Mook, G.; Simonin, J.: Eddy current tools for education and innovation, 10th European Conference on
Non-Destructive Testing, Moskau, 7.-11. Juni 2010, paper 1.2.9

[4] Mook, G.; Simonin, J.: Neue Geréteentwicklungen zur ET-Ausbildung. ZfP in Forschung, Entwicklung
und Anwendung, DGZfP-Jahrestagung, 30.5.-1.6.2011, Bremen, Berichtsband 127-CD, P35, ISBN 978-
3-940283-33-7

[5] Mook, G, Simonin, J.: Dynamische Wirbelstrompriifung mit EddyCation, DGZfP Jahrestagung, 26.-
28.5.2014 Potsdam, P39, ISBN 978-3-940283-61-0

[6] Mook, G.; Simonin, J.: Interactive education in eddy currents. 19th World Conference on Non-
Destructive Testing, 13.-17. Juni 2016, Minchen, DGZfP-Proceedings BB 158, IP1, ISBN 978-3-
940283-78-8

[7] Mook, G.; Simonin, J.: EddyCation flr Android, ZfP in Forschung, Entwicklung und Anwendung,
DGZfP-Jahrestagung, Koblenz, 22.-24.5.2017, P28, Berichtsband 162, ISBN 978-3-940283-85-6

206



Keramische Schaume: Herstellung und Funktionalisierung
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1. Einleitung

Als keramische Schédume, oder auch zellulare Keramiken, werden keramische Formkorper mit
einer Porositat > 50 vol.% bezeichnet. Im Unterschied zu regelméBigen, beispielsweise durch
Extrusion hergestellten Wabenkdrpern, weisen keramische Schiume eine unregelméafige,
nicht-periodische Struktur der Schaumzellen auf. Dabei ist eine groRe Pore (Zellpore) kafigartig
von Stegen umschlossen, die aus dem jeweiligen (keramischen) Material bestehen. Die
Berlhrungsflachen benachbarter Zellporen, der kleinsten Flachen zwischen den Stegen
entsprechend, werden als Zellfenster bezeichnet. Unterschieden wird zwischen uberwiegend
materialfreien Fenstern in offenporigen Strukturen und geschlossenporigen Schaumen, bei
denen das Fenster durch eine dinne Haut aus Stegmaterial verschlossen ist. Fiir die meisten
Anwendungen, beispielsweise in der Filtertechnik oder als Tragerstruktur fir Aktivschichten,
ist eine durchstrombare, offenporige Struktur erforderlich.

Neben der Zuganglichkeit der Zellen sind die wichtigsten Parameter zur Charakterisierung
(keramischer) Schaume die Gesamtporositat, die sich aus dem Verhaltnis der Schaumdichte zur
Reindichte des Stegmaterials ergibt, und die Porenmorphologie. Diese wird mal3geblich von
der PorengrofRe und —form, aber indirekt auch von der Dicke der Stege bestimmt. Als griffige
KenngroBle zur Beschreibung der Porenstruktur zellularer Keramiken hat sich die GroB3e ,,ppi*
eingeblrgert, welche die Porenzahl pro Zoll darstellt (pores per (linear) inch).

Im nachfolgenden Beitrag sollen einerseits die Herstellungsverfahren zellularer Keramiken und
deren Modifizierung, und andererseits die Funktionalisierung keramischer Schaume anhand
ausgewahlter Beispiele vorgestellt werden.

2. Herstellung keramischer Schaume

Fur die Herstellung zellularer Keramiken wurden in der Vergangenheit zahlreiche Verfahren
entwickelt, beispielsweise das direkte Aufschdumen und nachfolgende Pyrolyse von
prakeramischen Polymeren, oder aus stabilisierten, partikelbeladenen Emulsionen. Das é&lteste
und zahlenmé&Rig wichtigste Herstellungsverfahren ist das Abformen eines Polymerschaum-
templats mit einem keramischen Schlicker, welches als ,,Replika-Verfahren®, oder nach seinem
Erfinder als ,,Schwartzwalder-Verfahren* bezeichnet wird [1]. Dieser Prozess wird industriell
zur Herstellung von Filterschdumen fur Giel3ereianwendungen eingesetzt und findet ebenfalls
am IWF Anwendung. Er soll im Folgenden kurz vorgestellt werden.

2.1. Replika-Verfahren

Als Templatmaterial kommen berwiegend Polyurethan-Schdume (PU) zum Einsatz. Diese
lassen sich ausgehend von der Polykondensation von Isocyanaten und mehrwertigen Alkoholen
mit sehr gut einstellbarer PorengroBenverteilung tber ein Direktschaumverfahren als
geschlossenporige Schaumstruktur herstellen. Nach dem kontrollierten Offnen der Porenfenster
(Retikulieren) resultiert ein hochgradig offenporiger Schaum, welcher als Templat geeignet ist.
Dieser wird in einen keramischen Schlicker, d. h. einer Dispersion eines keramischen Pulvers
in geeignetem Medium, in der Regel Wasser, eingetaucht und die Uberschissige Dispersion
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durch Pressen aus dem Templat entfernt (Abbildung 1). Uber den Rollenabstand in der
verwendeten Presse lasst sich die Menge des applizierten Schlickers und damit die
Gesamtporositat und die Stegdicke des spateren Keramikschaums steuern. Fur die definierte
Aufbringung des Schlickers auf das Templat sind dessen rheologische Eigenschaften mal3-
geblich, beispielsweise ein ausgepragtes scherverdiinnendes Verhalten, um das Auspressen des
Schlickers zu ermdglichen, aber auch das Vorhandensein einer FlieRgrenze, welche das
Abtropfen der aufgebrachten Beschichtung verhindert. Die FlieReigenschaften des Schlickers
werden dazu gezielt Gber mehrere Additive wie Verflussiger und Bindemittel sowie den
Feststoffgehalt der Dispersion angepasst [2].

keramischer Rohstoff | Sinteradditive

[ Wasser

J
Dispergierhilfsmittel ]
]
Entschaumer ]

[
[ Binder
[

keramischer Schlicker

* PUR-Schaum beschichten §
= Templat ausbrennen

3 * Griinkorper sintern \e
\\

[ keramischer Schaum ]

Abbildung 1 Schematischer Ablauf des Replika-Verfahrens zur Herstellung zellularer Keramiken ausgehend von
Polymerschaumtemplaten sowie zum Entfernen des uiberschissigen Schlickers verwendete Rollenpresse.

Nach dem Trocken des Schlickers erfolgt das thermische Entfernen des PU-Templats sowie des
Groliteils der zumeist organischen Additive bei Temperaturen bis 400 °C. Im Anschluss wird
der Schaum gesintert und erhalt seine finale Poren- und Mikrostruktur und die endgultige
Festigkeit. Die Sintertemperatur hangt dabei malgeblich von der Natur des keramischen
Werkstoffs ab, fur die am IWF in erster Linie hergestellten Aluminiumoxid-Schdume sind
beispielsweise 1350 - 1650 °C notig. Die Sintertemperatur erlaubt die Steuerung der Mikro-
struktur des Stegmaterials, beispielsweise in Hinblick auf die KorngroRenverteilung, aber auch
in Bezug auf eine verbleibende Restporositdt im Steg, welche fir eine nachfolgende
Funktionalisierung genutzt werden kann.

Das herausstechende Merkmal keramischer Sch&ume, die nach dem Replika-Verfahren
hergestellt wurden, sind die Hohlstege mit dem meist trigonalen Querschnitt der inneren Kavitét
(Hohlsteg, Abbildung 2). Diese resultieren aus dem Ausbrennen des Templatmaterials.
Insbesondere an den Spitzen der Steghohlrdume ist die Materialstdrke deutlich reduziert, was
haufig zur Bildung von Rissen ldngs zur Stegrichtung flhrt. Diese wiederum wirken sich
negativ auf die Festigkeit der zellularen Struktur aus, bieten aber auch neuartige Mdglichkeiten
zur Funktionalisierung [3].
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Abbildung 2 Typischer Stegquerschnitt eines im Replika-Verfahren hergestellten Keramikschaums; die trigonale Kavitat mit
der deutlich verringerten Materialstérke an den Dreiecksspitzen ist gut zu erkennen.

2.2. Modifizierung des Replika-Verfahrens

Eine Herausforderung beim Replikaverfahren ist die homogene und vollstandige Beschichtung
der Polyurethanschaumstege mit Schlicker, ohne dass Kantenflucht auftritt [4,5]. Es wurden
daher zwei Ansatze verfolgt, um die PU-Template durch ,,Abrunden* der spitzen und scharfen
Kanten der Schaumstege und durch Anrauen der Stegoberflache zu modifizieren. Dies erfolgte
zum einen durch gezielte Abtragung von PU mittels chemischen Auflésens, zum anderen durch
Beschichtung der Template mit einem flissigen PU-System aus Harz und Harter.

Oberflachenbehandlung von PU-Sch&aumen

Um ein gezieltes auflésen der Stegkanten und Anrauen der Oberflache zu erreichen, wurden
verschiedenen Chemikalien getestet, welche PU angreifen [6]. Verwendet wurden: verdiinnte
Salzsdure, Eisessig, Aceton, Ethanol, Toluol, Xylol und Ammoniak.

In einem Behdlter wurden 4 Schaumstlicke zur Halfte in die jeweilige Flissigkeit eingetaucht
und nach 30 min, 120 Minuten sowie nach 24 Stunden entnommen. Nach diesen VVorversuchen
liel3 sich feststellen, dass lediglich die verdiinnte Salzsaure eine schaumbeschédigende Wirkung
zeigte. Eisessig bewirkte eine Quellung der Schaumstiicke um ca. 50%, allerdings lediglich
uber ein Zeitfenster weniger Minuten. Nach dem Trocknen hatten die Schaume und Stege die
ursprungliche Form. Die mit konzentrierter Salzséure (33 Ma.%) behandelten PU-Template
waren bereits nach funf Minuten zersetzt. Daher wurde eine Verdunnungsreihe prépariert, um
eine Konzentration zu finden, welche die Schdume an- aber nicht auflost. Die Template
verblieben fir 5, 10, 15 bzw. 20 Minuten in der jeweiligen Verdiunnungsstufe. Es stellte sich
heraus, dass eine Konzentration von 22 Ma.% diesen Zweck erftllte. Im Anschluss wurden die
PU-Template mit keramischem Schlicker [7—11] beschichtet [12], pyrolysiert und gesintert
[13-15].

Zunéchst soll die Behandlung der Polyurethantemplate mit verdunnter Salzsdure betrachtet
werden. Um dies zu veranschaulichen, zeigen die folgenden lichtmikroskopischen Aufnahmen
den unbehandelten im Vergleich mit den in verdiinnter Salzséure behandelten Polyurethan-
schaumen.
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Abbildung 3 (a) unbehandelter PU-Schaumsteg, PU-Schaumsteg nach (b) 10 Minuten im S&urebad, (c) 12 Minuten im
Sédurebad, (d) 15 Minuten im Saurebad. Es wurde Salzsdure mit 33 Ma.% verwendet.

Wie in Abbildung 3 zu sehen ist, besitzt der Schaum im Ausgangszustand bereits Risse, die
sich an der einen Stegseite befinden. Auf der anderen Seite des Steges erkennt man eine
Rauigkeit, die sich Uber den gesamten Steg erstreckt. Dies wurde an mehreren Stellen der
Schaumtemplate beobachtet. Die Oberflache wirkt dadurch nicht glatt sondern rau.

Je langer sich die PU-Schiume in der verdlnnten Salzsdure befanden, desto langer und breiter
werden diese Risse. Ursachlich fur diese Risse ist vermutlich die hohe Spannung, die an den
Stegen durch die rundliche Porenform, die sie bilden, herrscht.

Das grundsétzliche, scharfkantige Profil der Stege bleibt hingegen unveréndert. Die Ergebnisse
der lichtmikroskopischen Analyse konnten mittels Mikrocomputertomographie bestatigt
werden.

Fur die Uber den Replika-Prozess gefertigten Aluminiumoxidschdaume konnte kein Einfluss
einer vorhergehenden Behandlung des Templats mit verdinnter Salzsédure gefunden werden
und die Stegform der hergestellten zellularen Keramiken stimmt erwartungsgemald mit der aus
unbehandelten PU-Templaten hergestellten tiberein.

Die gewiinschten Ergebnisse wurden nicht erzielt, da die Stege ihre urspringliche Form
behalten haben und keine Abrundung des scharfkantigen Profils stattfand. Aus diesem Grund
muss festgestellt werden, dass die Behandlung des PU-Templates mit verdinnter Salzséure
keine Vorteile fur die Beschichtung der PU-Template hat und folglich keine Vorteile fur die
keramische Stegstruktur mit sich bringt.

Beschichtung des PU-Templates mit PU Harz und Harter

Neben der chemischen Oberflachenbehandlung kénnen die scharfkantigen Stege der Template
auch mit einem PU- System beschichtet werden. Die Kantenabrundung fihrt zu einer besser zu
beschichtenden Form, indem Sinne die Winkel an den Kanten weniger spitz in Erscheinung
treten und es zu einer geringeren Kantenflucht des Schlickers kommen sollte [16].

Es wurde ein PU-Harz-Harter-System (PU-GieRRharzsystem Elastic PU 3090A/PUH 3090 B,
bacuplast Faserverbundtechnik GmbH) verwendet, welches eine Topfzeit von 20 Minuten
besitzt. Im Versuch wurden 14 g Harz und 12 g Hérter in einem Plastikbecher miteinander
vermischt. Die angegebene Menge reichte aus, um 20 bis 25 PU-Template (4 1,5 cm?®) zu
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beschichten. Die Schaumtemplate wurden nacheinander in die Fllssigkeit getaucht, ausgepresst
und die Schaumfenster mittels eines Luftstroms gedffnet. Anschlielend wurde zusétzlich
uberschiissiges PU-Harz durch Zentrifugieren entfernt. Nach der Trocknung unter Umgebungs-
bedingungen fur 24 h wurden die Template mit einem Aluminiumoxid-Schlicker (78.3 Gew.%
Feststoffgehalt) beschichtet (siehe Kap. 2.1).

Es ist festzustellen, dass die Beschichtung mit fortschreitender Vernetzungszeit des PU-
Systems immer besser funktionierte (nach 5 bis 12 Minuten nach Vermischen der PU-
Komponenten), bis das Harz-Harter-System zu fest wurde und die Beschichtung aufgrund der
hohen Viskositat nicht mehr maoglich war. Erste rasterelektronenmikroskopische Analysen
zeigen die erwunschte Abrundung der Stegquerschnitte (Abbildung 4).

Bei der Nutzung der PU-beschichteten PU-Schaume als Template lie} sich der oben
beschriebene, keramische Schlicker nicht homogen auf den Schaum aufbringen und die
Viskositat des Schlickers musste verringert werden, damit dieser auch in das Innere des
Templates vordringen konnte. Die inhomogene Beschichtung der Template mit Al2Os-
Schlicker hatte das Kollabieren einzelner Proben wéhrend des Sinterprozesses zur Folge.

Abbildung 4 REM-Aufnahme eines polyurethanbeschichteten PU-Schaumstegs; die Kontur zeigt den urspriinglichen
Stegquerschnitt

Die Beschichtung der PU-Template mit dem flussigen Harz-Harter-System ist ein
ausbaufahiger Ansatz, allerdings muss hier die Prozessroute an mehreren Stellen optimiert
werden — angefangen bei der Beschichtung des PU-Templates mit dem flussigen PU-Harz bis
hin zur Viskositatsanpassung des keramischen Schlickers, um auch hier eine homogene
Beschichtung des Templates zu erreichen.

3. Funktionalisierung keramischer Schaume

3.1.Variation der Oberflachenenergie durch polymerabgeleitete Keramik-Beschichtungen

Obwohl die zellularen Keramiken zunehmend in die verschiedensten technischen
Anwendungen eindringen, wurde die Nutzung der Oberflacheneigenschaften zellularer
Werkstoffe bislang wenig diskutiert. Der Begriff Oberflacheneigenschaften umfasst dabei viele
Charakteristiken wie zum Beispiel Rauheit, Reflexionsvermdgen, Harte, Reibung und
Benetzbarkeit, worunter auch die Oberflachenenergie und die hydrophilen und hydrophoben
Eigenschaften z&hlen. Die Benetzungseigenschaften spielen besonders dann eine groRe Rolle,
wenn diese Oberflachen in Kontakt mit anderen fluiden Medien stehen [17,18].

Eine einfache Mdglichkeit, die Oberflacheneigenschaften von keramischen Schaumen zu
veréndern, stellen Beschichtungen dar. Prékeramische Polymere sind hinsichtlich der
Generierung von Funktionsschichten auf verschiedenen Materialien sehr gut geeignet, da sie
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uber einfache Beschichtungsverfahren wie das Dip- oder Spin-Coating bei Standard-
bedingungen aufgetragen werden kdnnen.

Préakeramische Polymere sind organisch-anorganische Hybridmaterialien, haufig auf Silicium-
Basis. Sie bestehen aus einem anorganischen -[Si-X]»- Grundgerist, an das verschiedene
organische, funktionelle Gruppen wie -CHas, -CsHs gebunden sind. Im Grundgerust kann X
unterschiedliche Elemente wie O, N, B, C reprasentieren. Durch eine gezielte
Temperaturbehandlung lassen sie sich nach der Formgebung tber die Schritte Vernetzung und
Pyrolyse in polymerabgeleitete Keramiken tberfihren. Im Falle der Polysiloxane (X=0O) wird
nach der Pyrolyse in Inertgas bis ca. 1400 °C eine amorphe SiOC-Keramik erhalten [19].

Diese Polymer-zu-Keramik-Umwandlung kann gezielt dazu eingesetzt werden, die
Oberflacheneigenschaften der prakeramischen Beschichtungen von hydrophob in ihrer
polymeren Form (aufgrund der gebundenen organischen Gruppen) zu hydrophil in ihrer finalen,
keramischen Form zu variieren. Der Grad der Hydrophobizitat kann so in Abhédngigkeit der
Pyrolysetemperatur in weiten Grenzen eingestellt werden [20-23]. Abbildung 5 zeigt zur
Verdeutlichung der Hydrobhobizitat den Kontaktwinkel von Wasser auf einer prakeramischen
Beschichtung aus einem Polymethylsilsesquioxan und einem Polyethylphenylvinylhydrogen-
siloxan mit Al.Os-Partikeln als Fullstoff auf planaren Al.Os-Platten in Abh&ngigkeit der
Temperatur der Pyrolyse unter Argon. Der sinkende Kontaktwinkel von Wasser ist auf die
Abspaltung der unpolaren organischen Gruppen zurtickzufiihren, was an dem Riickgang der zu
den C-H-Schwingungen gehorenden Peaks bei Wellenzahlen von um die 3000 cm™ in den in
Abbildung 6 dargestellten Raman-Spektren der Beschichtung zu sehen ist. Bei hoheren
Pyrolysetemperaturen ist auRerdem das Auftreten von freiem Kohlenstoff an den Peaks bei
1300 und 1600 cm™ zu erkennen [24].
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Abbildung 5 Kontaktwinkel von Wasser auf mit Abbildung 6 Ramanspektren der prakeramischen
prakeramischen Schlicker beschichteten Al.Os-Platten in  Beschichtungen nach Pyrolyse bei verschiedenen
Abhangigkeit der Pyrolysetemperatur Temperaturen

Diese Beschichtung lasst sich auch auf Al>O3-Replika-Schdume Uber Dip-Coating mit
anschlielendem Ausschleudern aufbringen. Dadurch ist es moglich, keramische Schdume mit
verénderlichen Benetzungseigenschaften und Oberflachenenergien herzustellen, indem
genauso wie bei den planaren Keramiksubstraten unterschiedliche Pyrolysetemperaturen fur
die prékeramisch-beschichteten Schadume eingestellt werden. Abbildung 7 zeigt das Fliel3-
schema zur Herstellung der Beschichtungen auf den Schaumen. Dabei kdnnen auch andere
Keramiken als Tragerschaume gewahlt werden, wie zum Beispiel SiC-Sch&ume.
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Abbildung 7 Schema zur Beschichtung von Replika-Schaumen mit prakeramischen Schlickern und anschliefender Vernetzung
und Pyrolyse.

Durch die Beschichtung der Replika-Schaume wird auch ein Teil der Hohlstege infiltriert,
wodurch die scharfen Kanten und mogliche Risse innerhalb der Stege aufgefullt werden.
Dadurch wird die Druckfestigkeit der Schdume auf das 2,5-fache in Abhangigkeit der
Pyrolysetemperatur der Beschichtung erhoht (siehe Abbildung 8).

1000

800

600

400

mittlere DruckfestigkeitkPa

20

o

Pyrolysetemperatur °C

Abbildung 8 Druckfestigkeit von mit prakeramischem Schlicker beschichteten Schaumen nach Pyrolyse der Beschichtung bei
verschiedenen Temperaturen und REM-Aufnahme eines beschichteten Schaums mit z. T. durch den Beschichtungsschlicker
aufgefillten Hohlstegen.

Durch diese vergleichsweise einfache Behandlungsweise zur Einstellung der Oberflachen-
energien werden neue potentielle Anwendungen in der chemischen Verfahrenstechnik im
Gebiet des Stoffaustausches ermdglicht. So wurden die funktionalisierten Schdume in einer
mehrphasigen, homogen katalysierten Extraktionsreaktion zur Verbesserung der Phasen-
dispergierung und somit Erhéhung der Stoffaustausch-Effizienz durch vergroRerte flussig-
flissig Phasengrenzflache erfolgreich getestet. Als Beispielreaktion wurde die zwei-phasige
Reaktivextraktion von einem organischen Farbstoff mit Tri-n-Octylamin mit nachfolgend
dargestelltem Reaktionsaufbau (siehe Abbildung 9) gewéhlt. Die Ergebnisse in Abbildung 10
zeigen, dass der Stoffaustausch durch den Einsatz von Schaum-Einbauten im Vergleich zu einer
Vergleichsreaktion ohne den Einsatz von Schaumen erhoht werden kann.
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Abbildung 9 Aufbau des Versuchs-  Abbildung 10 Kontaktwinkel von Wasser auf den entsprechenden planaren

stands zur Reaktivextraktion der Keramikplatten und die Restkonzentration des Farbstoffes innerhalb der wassrigen

zwei-Phasen Reaktion. Phase im Verhaltnis zur Anfangskonzentration nach 15 min Reaktion in
Abhéangigkeit der Pyrolysetemperatur der beschichteten Schaume.

Der Stoffaustausch wurde anhand der Restkonzentration des Farbstoffes innerhalb der
wassrigen Phase bestimmt. AulRerdem zeigt sich eine deutlich Abhangigkeit des Reaktions-
umsatzes von der Oberflachenenergie: je besser die Schaume von der wassrigen Phase benetzt
werden, desto besser ist der Stoffaustausch, was wahrscheinlich durch die grof3e Oberfl&che der
Schédume und dessen guter Benetzung durch die wassrigen Phasen bei hohen Oberflachen-
energien / hohen Pyrolysetemperaturen der Schaume zu begrinden ist.

3.2. Aufkristallisation mikropordser Adsorbentien

Eine weitere Methode der Funktionalisierung zellularer Keramiken ist die Aufkristallisation
von Aktivschichten, beispielsweise von mikroporésen Adsorbentien wie beispielsweise
Zeolithen oder metall-organischen Gerustverbindungen (MOFs). Entsprechende Materialien
eignen sich flr die Warmespeicherung (Zeolithe) oder Wéarmepumpen (MOFs), siehe dieser
Berichtsband: [25]. Man unterscheidet hierbei zwischen reaktiven und passiven Tréger-
materialien; erstere stellen beispielsweise durch Auflésung eine der zur Kristallisation des
Aktivmaterials notige Komponente bereit, wahrend im Falle der passiven Trager der Schaum
an der Bildung des mikropordsen Materials unbeteiligt bleibt.

Die Oberflache des keramischen Tragers kann dabei z. B. durch Atzen aufgeraut werden, was
die mechanische Verankerung entsprechend aufgebrachter Schichten verbessert [26].
Alternativ kann die Trageroberflache durch Silanisierung chemisch modifiziert werden und
damit die Oberflachenpolaritat vor der Direktkristallisation eingestellt werden (Abbildung 11).
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Abbildung 11 Chemische Funktionalisierung von Aluminiumoxid-Schaumen durch Silanisierung; in Abh&ngigkeit vom
Substituenten am verwendeten Silan lasst sich die Oberflachenpolaritat und damit die Affinitat zu aufzukristallisierenden
MOFs gezielt steuern. Links: Unbehandelter Aluminiumoxid-Schaum mit 30 ppi, rechts: HKUST-1@Alumina Komposit.

In Abhéngigkeit von der aufzubringenden (MOF)-Spezies wirkt sich dies direkt auf den
Bedeckungsgrad aus [27]. Bislang war die Menge an abgeschiedenem MOF allerdings fir eine
realistische Anwendung in adsorptionsgetriebenen Kaltemaschinen zu gering. Aktuelle
Arbeiten zielen daher auf die Erhéhung der MOF-Beladung pro Volumeninkrement des
Kompositmaterials ab, da diese direkt die maximale Kuhlleistung bestimmt.

4. Zusammenfassung und Ausblick

Zellulare Keramiken sind auf vielseitige Art und Weise herstellbar, wobei das Replika-
Verfahren als am weitesten verbreitete Technik insbesondere im Hinblick auf die mechanischen
Eigenschaften der resultierenden Keramikschdume Optimierungspotential aufweist. In der
vorliegenden Arbeit konnten erste Ansétze zur Erzeugung einer homogenen Stegdicke durch
Abrunden des scharfkantigen, trigonalen Querschnitts der Stege im PU-Templatschaum erzielt
werden. Insbesondere das Auftragen einer zusétzlichen Polymerschicht auf die Stege des
Templatmaterials hat sich als vorteilhaft im Hinblick auf einen runden Stegquerschnitt
erwiesen. Allerdings sind Anpassungen des keramischen Beschichtungssystems zur Schaum-
herstellung notig.

Des Weiteren wurden zwei Funktionalisierungsstrategien fur zellulare Keramiken aufgezeigt:
Zum einen die gezielte Steuerung der Oberflachenpolaritat durch Aufbringen prakeramischer
Polymere; die Variation ist hier tber die Pyrolysetemperatur zwischen hydrophob und
hydrophil méglich. Zum anderen wurde die Aufkristallisation von mikropordsen Adsorbentien
gezeigt, welche sich fir Warmespeicher- und —transformationsprozesse einsetzen lassen.
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