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Summary

in an extensive testing programme, the microstructure, tensile and impact properties, creep
behaviour and the stress rupture strength of two heats of the tungsten-containing %
chromium steel NF618 have been investigated. The creep rupture properties of weldments,
one with a matching filler and ancther with a filler of composition similar to that of the steel
E 911, and of weld simulations of the softened heat affected zone were determined and
compared with those of the basis steel. The toughness of the weld metal and the HAZ of
weldments was also investigated. The tendency for embritiement of the coarse grained
HAZ was assessed using weld simulation specimens.

Alongside the size and distribution of precipitates (M,,C,, MX and Laves phase), the disio-
cation density was found to be the most significant structural parameter with respect to the
long term strength properties. Tempering at temperatures just above the A_, temperature,
even for only a few seconds as used in the softened HAZ weld simulation, led to a consid-
erable decrease in the creep resistance compared with the normal heat treatment, which
explains the susceptibility of weldments to type IV cracking in creep tests.

The creep behaviour depended on the applied stress, a Norton stress exponent of 16 being
found for the high stress region and 6 for the low stress region. This observation must be
taken into account in the extrapolation of data o long times; an overemphasis on test data
cbtained at high stresses can lead to an overestimation of the stress rupture strength.
Although the weld metal of the matching filler weldment was found to be relatively brittle at
room temperature, the coarse grained HAZ impact strength was high. A post weld heat
treatment did not lead to embriftiement.

The steel investigated may be used as boiler tubes and steam pipes operating at tempera-
tures up to 620°C. The resuits of continuing creep rupture tests should be awaited before a
general approval of the steel can be given.

Zusammenfassung

in einem umfangreichen experimentelien Versuchsprogramm wurden nach unterschiedli-
cher Warmebehandlung an xwei Schmelzen des wolframhaltigen 9% Cr-Stahles (NF 616)
die Gelligeausbildung und die Festigkeits- und Zahigkeitseigenschaften sowie das Kriech-
dehn- und Zeitstandverhalten des Grundwerkstoffes und des im Hinblick auf die WEZ-
Erweichungszone schweiisimulierten Geflges ermitteit und mit der SchweiBverbindung
aus NF 616- bzw. E 9 1 1-Bhnlichem SchweiBgut verglichen. AuBlerdem wurden die Zhig-
ket des SchweiBgutes und der WEZ in den Schweiiverbindungen sowie die Ver
spridungsneigung der Grobkornzone der WEZ in Schweiisimulationsversuchen unter-
sucht,

Neben der Verteilung und GriBe der Gelligeausscheidungen (MxCs, MX, Laves-Phase)
stellte sich die Versetzungsdichte als der wesentiichste, die Langzeiteigenschaften kenn-
zeichnender Gefligeparameter heraus. Wirmebehandiungstemperaturen knapp oberhalh
des Ag-Punktes flhren bereits im  Sekundenbereich (enispricht der WEZ-
Erweichungszone) zu deutlichen EinbuBen des Kriechwiderstandes gegeniber dem
Grundwerkstoff, woraus sich eine Neigung zur Typ IV-RiBbildung fiir die Schwsifinaht
ableiten 138t

in Abh&ngigkeit der Prifspannung zeigt sich ein unterschiedliches Kriechverhalten, ausge-
driickt durch den Norton-Kriechexponenten (16 fiir hohe und 6 fir niedrige Spannungen).
Dies ist bei der Langzeitextrapolation zu beachten, weil es ansonsten bei einem (berge-
wicht einer Datenbasis mit hohen Spannungen zu einer Fehleinschitzung kommen kann.
Wihrend sich das NF 616-dhnliche SchweiBlgut bei Raumtemperatur noch als relativ
spréde erwelst, trifft dies fir die Grobkornzone der WEZ nicht zu. Eine AnfaBglthung der
SchweiBnaht bewirkt keine Verspridung.

Der untersuchte Stahl ist grundsétzlich bis 2u einer Temperatur von ca. 820°C als Kessel-
und Rohrieitungsstahl verwendbar. Die Ergebnisse noch laufender Langzeitversuche soliten
vor einer generellen Freigabe noch mit einbezogen werden.
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1. Einleitung

Wirtschaftlichkeit und Umweltschutz waren und sind die innovative Kraft in der
Entwicklung der Kraftwerke. Den Werkstoffen kommt dabei, die gesteckten Ziele zu

erlangen, eine Schilsselrolle zu /1/.

Sowohl das wirtschaftliche Verlangen nach einer besseren Brennstoffausnutzung,

Abb. 1-1 /2/, als auch der

umweltpolitische Zwang

1950

1890

nach einer deutlichen

Veringerung des Aus-
stoBes an Kohlendioxid
(CO2) in den Rauchgasen
fossil befeuerter Dampf-
kraftwerke fithrte in den
letzten zwei Jahrzehnten
dazu, den thermischen

Wirkungsgrad des Wasser- und Dampfpro- WE
2esses stetig zu steigern, Abb. 1-2 /2/. Das
erklarte Ziel fir modeme Kohlekrafiwerke
liegt darin, zukUnftig den thermischen Wir-
kungsgrad von bislang 43% (Stand 1993) auf ‘°

mehr als 45% anzuheben,

Diese Bemiihungen spiegeln sich auch in den ““'9% e
jungsten nationalen und internationalen
Braun-

Kraftwerksplanungen fiir Stein- und
kohleblScke mit elektrischer Nettolei-
stung im Bereich von 400 bis zu
800 MW, 2.T. sogar bis zu 1000 MW,
wieder/3-8/.

Neben verfahrenstechnischen MaB-
nahmen, wie Verringerung des Luft-
UberschuBes, Absenkung der Abgas-
temperatur, Einflhrung einer doppel-
ten Zwischenliberhitzung und Er-
niedrigung des Kondensatordruckes,
Abb. 1-3, kommt der Anhebung der
Frischdampftemperatur von derzeit
gblichen 5§35 bzw. 540°C auf 600°C
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Abb. 1-2: Entwicklung des Anlagenwirkungs-
grades bei Steinkohlekraftwerken /2/
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die entscheidende Bedeutung in der Verbesserung des Warmeverbrauches und des
damit verbundenen thermischen Wirkungsgrades zu /9/. Die Erhdhung des Frisch-
dampfdruckes von zur Zeit gebrauchlichen 250 bar auf 300 bar erweist sich bei
weitem nicht so effizient, Abb. 1-4 /10/.
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Abb. 1-4: Verbessenung des Wirmeverbrauchs bei einfacher und doppelter Zwischenitberhitzung /10/

Um das gesteckte Ziel (optimaler thermi-
scher Wirkungsgrad) zu erlangen, miis-
sen geeignete Werkstoffe bereitgestellt
werden. Dabei ist jedoch zu beachten,
daB eine Steigerung der Temperatur von
gréBerer Tragweite auf die erforderlichen
Materialeigenschafien ist als ein erhéhter
Druck. Sollen z.B. Frischdampfzusténde
von 800°C und 300 bar eingestellt wer-
den, so reicht der bislang in Deutschland

ubliche martensitische .Stahl c X20CIMoV 121 =
X20 CrMoV 121 nach DIN 17 175 mit SR S:m 6'25 ot
einer Zeitstandfestigkeit von 59 MPa bei TempAELIin %G
600°C/10°h nicht mehr aus, Abb. 1-5

H2/; die Wanddicken wiirden unvertret- Abb. 1-5: Anforderungen an die Zeitstandfestigkeit
bar groB /14/. Der Einsatz austenitischer
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Stishle ware die Alternative /13/, z.B. der Werkstoff X6 CrNiMoN 17 13 (1.4210) nach
deutscher Norm DIN 17 459.

Die austenitischen Stéhle weisen jedoch neben einem héheren linearen thermischen
Ausdehnungskoeffizienten eine sich gleichfalls ungiinstig auswirkende schiechtere
Warmeleitfahigkeit auf, /11,14/. AuBerdem flihren Austenite zu hoheren Material-
kosten. Insoweit besteht in der Kraftwerkstechnik ein starkes Interesse den Einsatz
austenitischer Stahle, insbesondere bei Anlagen, die haufiger an- und abgefahren
werden (z.B. Mittellastkraftwerke), auch wegen des schlechteren Dehnungs-
wechselverhaltens der Austenite im Vergleich zu den Ferriten, zu vermeiden.

Eine Losung dieses Problems bieten die Verwendung der im letzten Jahrzehnt zur
Anwendungsreife entwickelten neuen 9-12% Chromstéhle, die die L{icke zwischen
dem Werkstoff X20 CrMoV 12 1 und den austenitischen Stahlen schlieBen, Abb.1-5
/12/. Typische Verireter dieser Stahlklasse sind die in Tabelle 1-1 /12/ mit ihrer
chemischen Grundzusammensetzung aufgelisteten Stahle.

EM 12 X 20 Tg HCM 9 M Pe1 Hemiz | NFeis [HeMa2A|TB12M| E9 1
c | max.015 [ 017-023 | max 015 | max.008 | 008-012 | max.0.014 | 040 0,12 010 | o0
i 020-063 | max. 050 0,25-1,00 | max, 0,05 0,20~0,50 | max.0.50 010 0,08 0.04 0.20
Mn | 0.80-1.30 | max. 1,00 | 0.30-0,60 | 0.30-0.70 | 0.30-060 | 030-070 | 0S50 0.60 050 | o050
P | max.0030 | max 0,080 | max 0030 | max 0,020 | max.0020 | max.0030 | 001 0015 | 002 | 002
S max. 0,030 | max. 0,030 | max.0.030 | max. 0,030 | max, 0.010 | max. 0,030 0,005 0.001 0.0% 0,01
Ni | max.020 | o.30-0.80 - — max. 040 | o~ - 03 10 | 03
cu - - - - - | = - | w0 010 | =
cr | 850-10.50]10.00-12.50 | 8.00-10,00| 8.00-10.00 800~950 | 11.00~1300] 90 110 to | 90
Mo | 1,70-230 | 0.80~120 | 0.90-1.10 | 1,80-2.20 | 085-1,05 | 080—120 | 050 0.40 050 | 4.0
w - - - - — ! oso-120 | 18 18 20 1,0
v |o20-040 | 025-035 - - 018-025 | 020-030 | 02 02 02 | o2
No |o030-085 | — - — | 008-010 | max.020 | 008 0.08 000 | oo
Al - - - - | maops . — - - - -
Noloo=- 1 o - ~  loom-ogi  — 00¢ | 006 | oo9 | oor
B | |

- — | ooz | ooz | —~ -

Tabelle 1-1: Chemische Zusammensetzung in Massen.-% von 9 bis 12%Cr-Stéhien
12/

Der am besten untersuchte Werkstoff der 9-11% Chromstahle ist der P91 nach
ASTM -835 /15/ fiir Rohre (*pipes’) und Sammier bzw. der T91 nach ASTM -213 /16/
fir Uberhitzrerohre (‘tubes® ). Es handelt sich dabei um einen 9%Cr-Stahl mit 1%Mo
sowie V und Nb als den wesentlichen Legierungsbestandteilen. Uber diesen Stahl
mit der Normbezeichnung X10 CrMoVNb 9 1 wurde in der Literatur ausfihrlich be-



z{iglich seiner Eigenschaften und Anwendungsmdglichkeiten berichtet /17-24, 48,
66, 127, 149/.

Parallel zur Entwicklung des P91 wurde hauptséchlich in Japan die Stahlgruppe der
9-12%Cr-Stahle mit unterschiedlichem Wolfram-Gehalt untersucht /25-31;38, 39/.
Die Stahle mit mehr als 0,8% W zeichnen sich gegeniiber P91/T91 durch noch ho-
here Zeitstandfestigkeitseigenschaften aus, Abb. 1-5 /12/

In Deutschland und im européischen Ausland wurden vor allen Dingen im Rahmen
des Gemeinschatftsforschungsvorhabens COST 501 die W-legierte Variante der 9-
11% Chromst&hle flir Turbinenwellen und -gehause erprobt /10, 32-36, 40, 139,
140/. Dabei hat sich die sogenannte 'Schmelze E' mit 1% Mo und 1% W als eine
besonders giinstige Variante fiir das Kriechverhalten herausgestellt /9, 10/.

Der Kenntnisstand Uber die W-haltigen Rohrwerkstoffe, erlangt durch vergleichende
oder ergénzende Forschung in Deutschiand, ist noch nicht sehr ausgepragt. Die Ak-
tivitaten auf diesem Gebiet stecken noch in den Anfiangen. In Forisetzung der erfolg-
reichen Forschung auf dem Gebiet der 1% Mo- und 1% W-haltigen Turbinenstéhle
(Schmelze E) soll eine vergleichbare chemische Zusammensetzung als Rohrlei-
tungswerkstoff mit der Versuchsbezeichnung E 911 im Rahmen von COST 501-
Runde 3 gemeinschaftlich untersucht werden /37/. Jiingste Ergebnisse Uber Zeit-
standversuche bis zu 18.000 h Laufzeit (7.000 h Bruchzeit) an einem dickwandigen
Rohr {(480x70mm) aus einer Bertriebsschmelze sind in /149/ wiedergegeben. Hier-
aus wird die Erwartung abgeleitet, bei 600°C nach 100.000 h ein Zeitstandfestig-
keitswert von 120 MPa erreicht wird.

Oben beschriebenes Defizit aufgreifend soll im Rahmen dieser Arbeit speziell der
9%Cr-Stahl, Typ 9Cr-0.5Mo-1.8W-V-Nb, (NF616 -~ Markenname des Herstellers Nip-
pon Steel Corporation) n&her untersucht werden. Dazu wird die einschlédgige Litera-
tur beziiglich der Entwicklung dieses Stahles und seiner kennzeichnenden Eigen-
schaften sowie das zugehdrige Umfeld der warmfesten 9 bis 12%-Chromstdhle so-
weit zweckdignlich aufgearbeitet und Uber den derzeitigen Kenntnisstand berichtet.
Hieraus ergibt sich dann die Zielsetzung, wie unter Abschnitt 3 beschrieben, fiir den
experimentellen Teil dieser Arbeit.
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2. Literaturiibersicht

2.1 Allgemeines

Die Entwicklung der martensitischen, warmfesten Stahle wurde im wesentlichen ge-
pragt durch Ziele, die z.T untereinander konkurierend sind. Das primére Ziel war und
ist eine hohe, Gber lange Zeit stabile Langzeitfestigkeit und dies bei Temperaturen,
die deutlich oberhalb der bislang {iblichen Temperaturen von 530 bis 550°C liegen.
Die Zielvorstellungen bewegen sich dabei im Bereich von 580 bis 620°C. Dabei
duriten aber weitere wichtige, die spatere Verarbeitung und Verwendung der Stihle
betreffende Ziele wie eine gute SchweiBbarkeit, zufriedenstellende Oxidations- und
Korrosionsbesténdigkeit und ausreichende Zahigkeit nicht aus den Augen verloren
werden /39,43/. Der Schliissel fiir eine erfolgreiche Stahlentwicklung liegt in einer
optimierten Analyse des Stahles und dem hierauf mit einer abgestimmten Wérme-

behandlung eingestellten Geflige, wobei dessen Mikrostruktur die entscheidende
Bedeutung zukommt.

105-h-Zeitstandfestigkeit bel 800 °C

35 MPa 60btisBOMPa ! §0bis 100 MPa 120 bis 140 MPa
i E
[V Cr~1Mo}——» 9Cr-2M0 | | rranungswerne
P22 o |y HCM9 M
+Mal+Nb
[[8Cr- 1Mo |—i—mT9Cr-2 Movin | (= 10Cr=1Mo—~TWVNb |
T9 EM12 Egn
+V optimiert wl-Mo
+Nb V. Nb i
~[8 G~ 1 MaNo [=#- 9Cr=1MoVNb _|—1—] 5 Cr— 0.5 Mo~ 1,5 WVNG |
F9 P79 NF 616
+Mo +Ni
26  ——wf12Cr=05M0 —~{12 Cr - 0.5 Mo~ 1,8 WVNb]
41 -G -Mo
0 +th W TB12M
+ :
L1280~ 1MoV | T12Cr= 1 Mo - 1 WYND WM Py Mo ~ 2 WUNbCul
X20CrMov 121 HCM 12 HCM 12A

Abb, 2.1-1: Entwicklungswege der 9-12% Cr-Stihle 12,41

Betrachet man den derzeitigen Stand der Stahlentwicklung allein von der Einteilung
nach den erreichten bzw. erwarteten Langzeitfestigkeiten, Abb, 2.1-1 112, 41/, gibt
dies zwar rasch einen Uberblick mit welchen Elementverénderungen welche Stahle
geschaffen wurden; es vermittelt jedoch keinen Einblick in die sich dahinter verber-
genden Mikrogeflgestrukiuren (ein- bzw. zweiphasiges Gefiige). Bei den fiir den
Temperaturbereich von 580 bis 620°C interessierenden Festigkeitsklassen von 80
bis 100 MPa und 120 bis 140 MPa Zeitstandfestigkeit bei 600°C/100.000 h sind
Stéhle mit zwei unterschiedlichen Entwicklungsphilosophien vertreten.
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Dies sind zum einen
- martensitische Stéhle ohne oder mit einem relativ niedrigen &-Ferrit-
gehalt (<5%), wie
e 9%Cr-Stahl mit Mo, V und Nb: P91/T91
¢ 9%Cr-Stahle mit Mo, V, Nb und W: E91 1,NF616,TB12M
¢ 12%Cr-Stahl mit Mo, V, Nb, Cu und W: HCM12A
und zum anderen
- ein Stahl mit einem hohen -Ferritanteil {ca.20-30%) im Geflige
e 12%Cr-Stah! mit Mo, V, Nb und W: HCM12.

Den Gedanken der zu Beginn dieses Abschnittes genannten Ziele 2.T. folgend, wird
im Rahmen dieser Literaturiibersicht auf relevante, 0.9. Zielsetzung beeinflussende
Parameter eingegangen. Der Schwerpunkt dieser Literaturiibersicht liegt dabei auf
dem in Japan von Nippon Steel Corporation entwickelten, W-haltigen Werkstoff
NF&16 vom Typ 9Cr-0.5Mo-1.8W-V-Nb. Insoweit soll hier Gber die Stahle mit einem
ausgepragtem Gehalt an 8-Ferrit, dessen Wirkung auf die kennzeichnenden Werk-
stoffeigenschaften, wie die Langzeitfestigkeit, die Z&higkeit, die SchweiBbarkeit und
die Oxidations- und Korrosionsbesténdigkeit ausflihriich in /6,9,14,17,22,23,25,
28,38,39,42 bis 65,74,75,124/ beschrieben ist, nicht weiter vertieft berichtet werden.

Dies gilt auch flir den EinfluB derjenigen Elemente, die zwar fiir die die kennzeich-
nenden Werkstoffeigenschaften von groBem EinfluB sind, aber im experimentellen
Teil dieser Arbeit nicht mit unterschiedlichen Gehalten untersucht wurden, wie
Chrom (Cr) /586,58/, Vanadin {V) und Niob (Nb) /27,30,37,43,46,55,57,70,72,76-
79,80/, Kohlenstoff (C) und Stickstoff (N) /18,49,53,87,130/, Nickel (Ni), Kupfer (Cu)
und Kobalt (Co) /39,45,88,89/, Silizium (Si) /34,39,80,84/ und Bor (B) /30,39,45,
55,76,80,85/. Eingegangen werden soll jedoch auf das Element Wolfram (W), des-
sen Wirkung in engem Zusammenhang mit Molybdén (Mo) zu sehen ist.

2.2  Die Wirkung von Wolfram in Verbindung mit Molybdén

Schon Anfang der 60 er Jahre wurde festgestellt, daB Mo und W, beide aus der
sechsten Nebengruppe wie Cr stammend, in 12%Cr-St&hlen in die gleiche Richtung
wirken, d. h. sie fithren neben einer Ausscheidungshértung durch Carbide und Car-
bonitride vornehmilich zu einer Mischkristallhdrtung des Gefiiges und steigern somit
die Langzeitfestigkeitseigenschafien der Stdhle. Um dieselbe Wirkung zu
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erzielen, muB jedoch von W die zweifache Menge von Mo hinzugegeben werden
/67/. Die starkere Wirkung von Mo gegeniber der von W liegt im nur halb so hohen
Atomgewicht des Mo begriindet ( Mo=95,94, W=183,85) /25/, wodurch bei gleicher
Menge an Mo und W auf 1 W-Atom bereits 2 Mo-Atome kommen. Das Atomvolumen
und der Atomradius spielen dabei wegen ihrer fast gleich groBen Werte (Mo=
9,4 cm¥mol und 2,01 A; W= 9,5 cm¥%mol und 2,02 A) kaum eine Rolle.

Aufgrund des hdheren Schmelzpunktes von W erwartete man in /25/ jedoch zu-
néchst, daB die Carbide der W-legierten Cr-Mo-Stéhle sich insbesonders bei hdhe-
ren Temperaturen (>600°C) stabiler verhalten und somit zu einer Erhéhung der
Langzeitfestigkeit beitragen wiirden. In bis knapp 20.000 h durchgeflihrien Langzeit-
versuchen hatte sich dies auch bestétigt /25/. Weitere Untersuchungen zeigten je-
doch, daB die Wirkung des W auf die Mischkristallh&rtung (IS-Effekt /25,26/, siehe
auch Abschnitt 2.4) mafigeblich ist. Diese flihrt zu einer geringeren Diffusionsge-

schwindigkeit, was sich letztlich stabilisierend auf die Carbide und Carbonitride
auswirkt /23/.

in Erwartung o.g. positiver Effekte durch W wurden in Deutschiand Zeitstand-
festigkeitsuntersuchungen an Stahlen mit 12%Cr-1%Mo-0,3%V unter Zugabe von
0,4 bis 0,6% W durchgefiihrt, ohne allerdings den erhofften Anstieg in der Langzeit-
festigkeit festzustellen /46/. Die Zugabe an W in den deutschen Untersuchungen
entsprach in etwa einer Steigerung des Mo-Aquivalentes (siche unten) von 1 auf
1,25%, wovon man sich in diesem Analysenbereich und einer Beanspruchungstem-
peratur von 550°C keine weitere Verbesserung der Zeitstandfestigkeit mehr ver-

sprach. Dies gab dann den Ausschlag, in Deutschland die W-legierte Variante bei
den 12%Cr-Stahlen nicht mehr weiter zu verfolgen /46,68,69/.

In Japan, ebentfalls in den 60-er Jahren vorgenommene Untersuchungen an 11-
12%Cr-Stéhlen erbrachten im Temperaturbereich von 550 bis 650°C ein Maximum
an Kriechfestigkeit bei Mo-Anteilen von 1,3 -1 5%, /70/. Um eine weitere Ver-
besserung zu erzislen, wurde sine Zugabe von mindestens 0,6 - 1% W genannt, um
bei 1% Mo in die Nahe eines Aquivalentes von 1,5% Mo zu gelangen /70/.

Die Fortsetzung dieser Versuche bestatigte
dann auch die Annahme, damit eine Anhe-
bung der Zeitstandfestigkeitskennwerte bei PICICHO2V005NE-0.0053
Temperaturen zwischen 600 und 650°C zu
erzielen /26/. Es ergab sich /26,71/ immer
dann ein Maximum an Zeitstandfestigkeit,
wenn das mit [%Mo + '/ (%W) | definierte
Mo-Aquivalent einen Wert von ca. 1,5%
einnahm, Abb. 2.2-1 /71/ (Beispiel 9%Cr-

Mo (mass%)

Abb.2.2-1..Wirkung von W und Mo in 9Cr-V-Nb-
Stahl auf die 100.000 h-Zeitstandfestipkeit /71/
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Stahl fiir 600°C). Eine Verminderung der Langzeitfestigkeit stellte sich jeweils bei
Werten oberhalb des 1,5% Mo-Aquivalentes ein, unabhingig davon ob Mo und W
einzeln oder gemeinsam zulegiert wurden /26,70/. Als Grund wird die Entstehung
des sich negativ auf die Kriechfestigkeit auswirkenden 8-Ferrits angegeben.

Die hichste Zeitstandfestigkeit ergibt sich allerdings nur, wenn Mo und W gemein-
sam zulegiert werden. Interessanterweise wird in /26/ noch ein Optimum in je 1% Mo
und W gesehen. Dies entspricht von den Mo- und W-Gehalten nach der Zusam-
mensetzung, der auf der Turbinenseite erfolgreich in COST 501 untersuchten
'‘Schmelze E' /10/ und derjenigen, die auf der Rohrleitungsseite demnéchst erprobt
werden soll /37/, {s. Kap. 1 'Einleitung'). Die daflr vorgesehene Analyse ist in /72/
ndher spezifiziert.

Da Mo ein weitaus stérkerer Ferritbildner
ist als W (nach Patriarca /44/ wird Mo mit
Faktor 4 und W mit 1,5 bewertet), stellt 180

sich mit steigendem Mo-Gehalt auch im- E’ teof- o

mer die Frage nach der Enistehung von §§ 1ok 2o ° 5
6-Ferrit. Denn grundsétzlich flhit ein Eg 120k 0
steigender &-Ferrit zu einer Abnahme der § EE

Zeitstandfestigkeit, Abb.2.2-2 /53/ und B W
der Kerbschlagzahigkeit, Abb. 2.2-3 /43/. -ferrite ratio (%)

Bei der Analyse des HCM12 liegt bei
1% Mo und 1% W bereits ein &-Ferrit-  Abb, 2.2-2: Wirkung des 5-Ferritanteiles auf die 10° h-
Gehalt von ca. 30% vor, der dennoch zu  Zeitstandfestigkeit bei 600°C von 9-15Cy-0.5Mo-1.8W

o Stahlen /53/
deutlich hoheren Langzeitfestigkeiten (We.5)
fihrt als beim &-ferrit- und W-freien P91, Clstgmmyplslerjoj ¥ ivism) ¥
s. Abb. 1-5/12/ o-'g?zo u-'é.u 0.6]<0.021<0.04) 12 '°~3.u a-s.h O-M 0—0.4 u-u.os

Die Ausscheidung von 8-Ferrit [A5t sich .

leichter vermeiden, wenn Mo abgesenkt g f .’é%g“
und W angehoben wird, was letztlich 2 [
auch hohere Zeitstandfestigkeiten im | .
Langzeitbereich bringt, /39/. Am hé&ufig- f we ,..;;\
sten angewandt werden Mo-Gehalte um g _le el \
0,5% und W-Gehalte von 1,8 bis 2%, g [ %\ .
i i Is 9%Cr-Stahl B R
wie beim NF616 as./ra 5%\\
/27,29,47,48,51,53/ und beim HCM12A b e

als 11%Cr-Stahl /39/. Eine Variante mit #-ferrite (21

. . kgf m/fem? = 9,81 Hem2
2% W unter Verzicht auf Mo stellt ein . o )
] . .. Abb,2.2.3;: Wirkung des 5-Ferritanteiles auf die Kerb-
9Cr-2W-Stahl dar, der speziell fur die schlagzihigkeit von 12%Cr-Stahlen /43/
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Schnelle Briiter-Technologie entwickelt wurde, da W weniger empfindlich gegentiber
Aktivierung ist als Mo /73/.

Der EinfluB von W, varilert zwischen Gehalten von 0 bis 3%, auf das Aus-
scheidungsverhalten und die mechanische Giteeigenschaften ist in Kap. 2.4 néher
beschrieben. Weitere Hinweise zum Wechselverhalten von Mo und W auf die Zeit-
standfestigkeit und die Zahigkeit finden sich in /30/. Sehr hohe Gehalte an W
(untersucht bis zu 4%) fordern die Festigkeit auf Kosten der Z&higkeit /30,128/; bei
Mo {max. 1,5%) ist die Wirkung genau umgekehrt.

2.3 Umwandlungsverhalten und Wérmebehandlung im Zuge der Herstellung

Einen wesentlichen Beitrag zum Versténdnis des Umwandlungsverhalten der warm-
festen 9 bis 12%Chromstahle liefert das Kithlzeit-Temperatur-Umwandlungs-(KTU)-
Schaubild. Aus ihm erhalt man die wichtigen Informationen zum Ac, -Punkt, dem
oberen und unteren Martensit-Umwandlungspunkt (M, und M), der Ferritnase sowie

zu den sich nach der Abkihlung vom Austenitisieren ohne Anlassen einstellenden
Hartewerte.

Vergleicht man zun&chst das Verhalten des bekannten X20 CrMoV 12 1 mit dem des
X10 CrMoVNb 9 1 (P91) so fallt auf, daB P91 infolge seines niedrigeren C-Gehaltes
189/ einen héheren Martensit-Umwandlungspunkt (395°C statt 295°C) besitzt als
X20 CrMoV 121, 111/, was sich auch in einer geringeren Martensithérte (440 statt
600 HV) bei vollsténdiger Carbidauflésung ausdriickt, /89/.

Bei technisch Gblichen Abkilhlungsbedingungen, die der Luftabkihlung eines 80mm
dicken Rohres entsprechen, bleibt das Grundgeflige martensitisch, wobei bei gréBe-
ren Wanddicken durch eine Carbidvorausscheidung im Martensit wegen des da-
durch teilweise verbrauchten Kohlenstoffes der Martensit-Umwandlungspunkt steigt
und die Hartewerte absinken /89/ ( bei X20 CrMoV 12 1 mehr als bei P91}, /11/.

Die niedrigere Hérte des P91 ist von erheblicher praktischer Bedeutung, da sie die
Gefahr der bereits durch Feuchtigkeit H-induzierten SpannungsriBkorrosion des
nicht angelassenen Martensits /62/ nach dem Warmbiegen oder dem SchweiBen
deutlich mindert. Dies gilt auch fir Neigung zur KaltriBbildung, wodurch ein Abkth-
len auf Raumtemperatur vor der erneuten Warmebehandlung méglich ist /117,
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Ein Blick auf das KTU-
Diagramm des NF616 zeigt ein
dem P91 im Hinblick die Wei-
terverarbeitung vergleichbar
glinstiges  Umwandlungsver-
halten, Abb.2.3-1 /54/, wobei
sich sogar um knapp 20 Einhei-
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ten niedrigere Hartewerte erge-  $w

ben. Ein weiterer Unterschied .f” T : e caet
besteht beim Aci-Punkt des ‘.

NF616, der mit 863°C ca. 50°C  »[~7m ,
oberhalb desjenigen des P91 :1 T .‘;s”’a;;a;z s ';i‘;;;; - o Tos ws |
Ilegt 14 Time trom 300G [sec)

Ein bezliglich der Aufhartungs-
neigung noch besseres Um-
wandlungsverhalten zeigt der 20 bis 30% &-Ferrit enthaltende HCM12 (0.1C-12Cr-
1Mo-1W-0.2V-0.05Nb), dessen maximale Hartewerte sich um 350 HV einpendein,
143/.

Fiir das Zeitstandverhalten der 9 bis 12% Cr-Stahle sind die beim Vergiiten gewahl-
ten Austenitisierungs-und AnlaBtemperaturen von groBer Wichtigkeit. Wie bereits
aus Langzeituntersuchungen am X20 CrMoV 12 1 bekannt /90/, fiihrt eine zu niedri-
ge Austenitisierungstemperatur, z.B. 920 statt 1050°C, insbesondere bei héheren
Beanspruchungstemperaturen von 600 oder 650°C zu einem raschen Absinken der
Zeitstandwerte, /89/. Dies gilt in ganz besonderem MaBe filr den P91, da die fiir die
gegeniiber dem X20 CrMoV 12 1 hohere Zeitandfestigkeit wesentlichen Niobcar-
bonitride erst bei einer Temperatur oberhalb 1020°C in ausreichendem MaBe in Lo-
sung gehen /89/.

Abb, 2.3-1: KTU-Diagramm von NF616 /54/

Auch der W-haltige NF616 reagiert aus _ 100 ooy prg Ty ey LA
denselben Griinden nachteilig auf eine zu § e« °5 [ ™9
niedrige Austenitisierungstemperatur, Abb. gg 60 ' I ::: ;
232 /53 Mit steigender Austeni- =2 «p ” w 5
tisierungstemperatur gehen zwar vermehrt é'—é 200 -|50 :%

= Ll <

G L 1 ] 1 1 1
903 950 1000 1050 1100 1150
Normalizing temperature (% 1h, °C)

Niob und Vanadin in Losung, um sich aber
beim anschlieBenden Anlassen verstérkt in
feiner Form als (Nb,V)(C,N) wieder auszu-  Abb. 2.3-2: Wirkung der Austenitisierungs-

. . . _ temperatur auf die 10°h-Zeitstandfestigkeitbei
scheiden mit der Folge elnes entsprechen-  ;50e' 14 anf die 1S0-V-Kerbschlagarbeit bei

den Langzeitfestigkeitsanstieges /53/. Das  0°C von 9Cr-0.5Mo-1.8W-Nb-V-5tahl /53/
starkere Inldsunggehen von Nb und V
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schwiacht die Arretierung der Versetzungen, so daB es zu einem Wachstum des
Austenitkorns kommt, was wiederum die Zhigkeit reduziert, Abb, 2.3-2 /53/. Als mi-
nimale Austenitisierungs-temperatur wird in /80/ 1040°C {lir den NF616 spezifiziert.

Die AnlaBtemperatur hat in der Rege! auf die mechanisch-technologischen Giiteei-
genschaften bei Raumtemperatur einen weitaus gréBeren EinfluB als auf die Zeit-
standfestigkeit, wie sich am Beispiel des P91 zeigt. Wahrend die Kurzzeitfestigkeits-
und Hartewerte mit steigender AnlaBtemperatur von 650 bis 800°C (entspricht Acs)
fallen, nehmen die Zahigkeitseigenschaften zu. Oberhalb Acy verhalten sich die
Werkstoffeigenschaften genau umgekehrt und als optimal werden 750 bis 780°'C
angesehen /22/. Gefligezustande mit bei Raumtemperatur unterschiedlich hoch ein-
gesteliten Rm-Werten lassen Zeitstandfestigkeitswerte fiir 550 und 600°C erkennen,
die innerhalb des Ublichen Streubandes von +20% der Spannung liegen, /11/. Die

gleiche Tendenz zeigt auch der X20 CrMoV 12 1 mit unterschiedlich hoch vergiite-
ten Werkstoffzusténden, /11/.

Uber den NF616 wird in /53/ berichtet, ohne jedoch Zahlenwerte anzugeben, daB mit
steigender AnlaBtemperatur von 720 bis 820°C die Z&higkeit angehoben und die
Kriechfestigkeit infolge der Stabilisierung des Mikrogeftiges leicht verbessert wird.
Oberhalb 780°C AnlaBtemperatur sinkt die Kurzzeitzugfestigkeit ab.

Eine zu tiefe AnlaBtemperatur (750 statt 800°C) kann aber auch zu einem instabilen

Langzeitverhalten bei Beanspruchungstemperaturen von 600 und 650°C fithren, wie
Untersuchungen am HCM12 belegen /381.

In /45/ wird daher empfohlen, die AnlaBbehandlung der 9 bis 12%Cr-Stihle nahe,
jedoch noch unterhalb des Acy-Punktes durchzufithren. Die maximale Betriebstem-
peratur sollte von dieser AnfaBtemperatur mindestens 180°C entfernt sein.

Wie aus vor einiger Zeit an X20 CrMoV 12 1-Warmbiegungen infolge verringerter
Zeitstandfestigkeiten aufgetretener Zeitstandschadigungen bekannt ist, stellt auch
die Einhaltung der richtigen AbkUhlungsbedingungen nach dem Austenitisieren ei-

nen wesentlichen Parameter dar, um ein langzeitstabiles Gefiige sicherzustellen
191,92/,
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2.4 Ausscheidungsverhaiten unter Temperatur und Spannung

Die Mikrogeflige der warmfesten 9 bis 12% Chromstéhle mit Mo, W, V und Nb als
den wesentlichen Legierungsbestandteilen liegen im vergiiteten Zustand vornehm-
lich in angelassenem Martensit vor, in den je nach dem Verhiltnis Ferrit- zu
Austenitbildner Inseln mit im Zuge der Abkihlung aus Austenitisierungstemperatur
entstandenem 3-Ferrit eingelagett sind /45,81/. Der Martensit weist dabei die fir ihn
typische Lattenstruktur innerhalb der ehemaligen Austenitkorngrenzen auf.

Das Langzeitverhalten der Stahle ist nun im wesentlichen gepragt durch:
o die Mischkristallhdrtung in Lésung befindlicher Elemente (C,Cr,Mo,W);
¢ den Ausscheidungszustand der Carbide (Art, Gro8e, Verteilung) und

» die Versetzungsdichte innerhalb der Subkornstrukturen.

Die AustenitkorngroBe ist gleichfalls von EinfluB und zwar nimmt die Kriechge-
schwindigkeit bei Temperaturen oberhalb 500°C mit steigender KorngréBe ab und
fiihrt positiv zu einem Anstieg der Zeitstandfestigkeit, jedoch wird dieser Effekt meist
mehr oder weniger stark durch o.g. Hauptparameter Uberdeckt /81/. Was den Korn-
gréBeneinfluB anbelangt, werden die Léslichkeit und die Morphologie der Martensit-
latten (Subkorn im ehemaligen Austenitkorn) als bedeutendere EinfluBfaktoren be-
trachtet /84/.

Eine Zunahme des Korndurchmesser macht sich allerdings negativ in einer Minde-
rung der Kerbschlagz&higkeit bemerkbar /81/.

O.g. Gefligezustand wird maBgeblich durch die nach der Beendigung des Ferti-
gungvorganges durchgefiihrte abschlieBende Warmebehandlung der Erzeugnisfor-
men beeinfluBt. Die sich dabei einstellende Zusammensetzung und Ausbildung der
jeweiligen Phasen befinden sich jedoch nicht in einem Gleichgewichtszustand. Hohe
Anwendungstemperaturen losen weitere Gefiigereaktionen aus, die im allgemeinen
zu einer Vereinheitlichung (Verringerung der Streubreite) und Stabilisierung
(Verringerung der Zeit~ und Temperatur-Abhangigkeit) der mechanischer Lang-
zeiteigenschaften fiihren /81/. Bei komplexen Gefligezusténden kdnnen allerdings
auch nach relativ langer Beanspruchungsdauer bei hoher Temperatur noch Prozes-
se im Geflige ablaufen, die relativ rasch zu einem Verlust der Stabilitat fihren. Als
Beispiel seien hier die Ergebnisse des Stahles X198 CrMoVNb 11 1 angeftihrt, der
bei 600°C nach 10.000 h einen deutlichen Einbruch in den Langzeitwerten zeigte,
der sich bei 60.000 h sogar bis unterhalb der Streubandgrenze des X20 CrMoV 12 1
forisetzte; bei 550°C war dagegen eine uberproportlonale EinbuBe erst nach
70.000 h feststellbar, /81/. :
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D.h. je komplexer das Geflige des Stahles zu Beginn einer Hochtemperatur-
beanspruchung aufgebaut ist, desto langer miissen Langzeitversuche andauern, um
eine verlaBliche Aussage {liber mechanische Eigenschaften im Kriechbereich treffen
zu kénnen, Erinnert sei an dieser Stelle auch an die mehrfachen Korrekturen der
10° h/600°C-Zeitstandfestigkeitskennwerte des P91, bis sie schlieBlich weltweit ein-
vemehmlich auf 90 MPa festgesetzt wurden /82/.

In dem nach dem Abkiihlen aus der Austenitisierungstemperatur vorhandenen Mar-
tensit kdnnen sich im Fe-M-C-System entsprechend der Wirkungsweise ihrer Ele-
mente M (Cr,Mo,V,Nb) die typischen Carbide ( nachfolgend in der Reihenfolge ihrer

Entstehung mit steigender Temperatur genannt) beim Anlassen ausscheiden
145,83/

In Cr-legierten Stahlen sind dies die Carbide:
MaC => M;C3 => M2aCs

Mo-haltige Stéhle weisen folgende Carbide auf:
MC = Mac => MBC

V und Nb bilden Carbide und zusammen mit N Carbonitride des Typs:
VaCh , NbaCp oder MX und MoX

wobei die Elemente V und Nb in M und C und N in X enthalten sind. Die Indices a
und b représentieren hauptséchlich die Wertepaare 4/3 bei V und 1/1 bei Nb.

Entsprechend des jeweiligen AnlaBzustandes treten dann die mit der Gesamtlegie-
rungszusammensetzung korrespondierenden Carbide auf. Im Nachfolgenden soll
anhand des Beispiels des 8-fetritfreien bzw. -armen 0.09C-9Cr-0.5Mo-1.8W-0.2V-
0.05Nb-Stahles (NF616 - ehemals Tb9 - /29/) beschrieben werden, wie sich dann
der Carbidhaushalt unter Langzeitbeanspruchung (T emperatur und Spannung sind
dabei maBgeblich) verandert bzw. welche neuen Phasen sich bilden.

Der NF616 zeichnet sich dadurch aus, daB er im Vergiitungszustand hauptséchlich
Mz3Ce-Carbide auf den ehemaligen Austenitkorngrenzen und auf den Subkorngren-
zen (Martensitlatten) sowie fein dispers verteilte, meist nadelfdrmige (V,Nb)-
Carbonitridphasen des Typs MX im Innern der Subkarner aufweist, /23,18/. MX wirkt
dabei als Keimort fiir Ma:Cs -Carbidausscheidungen, die in etwa eine GréBe von

140-180 nm (auch nach einer 10° h/600°C aquivalenten Alterung) vorhanden sind
.

Die gleichen Grundmerkmale in der Getligestruktur des NF616 sind auch beim dem
derzeit bekanntesten Vertreter der 9%Cr-Stahle, dem W-freien P91 ( 0.1C-9Cr-1Mo-
0.2V-0.07Nb) vorhanden, /23/. Beide Stihle unterscheiden sich deutlich von dem
bisher in Deutschland dblicherweise verwendeten 12%Cr-Stahl X20 CrMoV 12 1,
der zum einen eine wesentlich geringere Versetzungsdichte besitzt und zum ande-
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ren nur dber die MzaCe -Carbidausscheidungen auf den Korngrenzen verfigt, /23/.
'M' steht beim X 20 CrMoV 121 fiir die Elemente Cr, Fe, Mo und V. Die thermisch
auBerst stabilen (V,Nb)-Carbonitride, /45,83/, die einen wesentlichen Beitrag zur
Langzeitstabilitét des Mikrogefliges der Stéhle NF616 und F21 leisten, fehlen génz-
lich. Dies bedeutet, daB die relativ hohe Konzentration an Cr im X20 CrMoV 12 1 die
Bildung von Mz;Cs-Carbiden mehr fordert, als die der stabileren Carbide des Typs
Mo2C bzw. MX /45/.

Auch bei Langzeitauslagerung bleibt in allen Glihzustinden Mx3Cs beim NF616 das
immer auftretende Carbid, Tabelle 2.4-1 /53/. Daneben findet sich auch standig
Nb(C,N). Die Entstehung von MC und der intermetallischen Laves-Phase
(Fe,Cr)z(Mo,W) ftreten temperatur- und zeitabhangig auf. MsC scheidet sich bei
550°C bereits nach 1 Stunde aus; bei 600°C dagegen erst nach 100 h. Dieser Trend
setzt sich mit 1.000 h bei 650°C fort /51,53/.

Aging time (h)
Tm(aegmrc 1 10 10 10° 3%10° 10t
Nb (C, N) Nb (C, N) Nb (C, N) Nb (C, N) Nb (C, N) -
350 MayCe, MG MusCes MeC  MnCor MeC  MuCo MiC  MziCes MeC
Nb (C, N Nb (C, N Nb (C, N) Nb {C, N} Nb{C, N) Nb (C, Ny
600 “mn () M23Ce, MsC Mz3Cs MsC M2Ce, MsC
M23Ce MaCs M2Csy MsC Laves Laves Laves
Nb (C, N Nb(C, N Nb (C, N) Nb (C, N) Nb (C, N) Nb (C, N)
650 " € ' MiCo MeC  MnCoMeC  MnCe MeC
M23Cs MnCe M2Cs Laves Laves Laves

Tabelle 2.4-1: EinfluB der Alterung auf die Art der ausgeschiedenen Partikel in

NF616 /53/

Bei der Laves-Phase (Fe:Mo) ist das

800

AMY,OM,C, MiLaves, OiMX
Ausscheidungsverhalien umgekehrt. Bei ) s 8 R
niedrigeren Temperaturen (550°C) bildet £ ° Laves
sich diese erst nach 3.000 h. Die Entste- © 3 ™ ke g6 W &
hungszeitpunkte werden mit steigender %m o\ d4t g0 8¢
Temperatur (600, 650, 700°C) zu kiirze- g
ren Zeiten hin verschoben (bis in den §°°[ °° f Eiaganas
100 h-Bereich), Abb. 2.4-1 /54,47/. Knapp < sw | 8 8Ne g g
oberhalb 700°C ist die Laves-Phase nicht - . \ o

mehr besténdig, /54/. Die Entstehung von 10 100 1000 10000
L.aves-Phase ist auch fiir den P91 charak- AqingiGrocp Time {h

teristisch (600°C/ 1.400h) /18/. Bei
X20 CrMoV 12 1 ist Laves-Phase nur bei

100000

Abb. 2.4-1: Temperatur-Zeit-Ausscheidungs-
diagramm fiir NF616 /54/
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untypisch hohen Beanspruchungstemperaturen (575°C/18.000 h) festzustellen /118/.

Die gréBte Ausscheidungsaktivitét liegt zwischen 600 und 650°C, die mit etwa 100 h
beginnt /54/. Absolut betrachtet, steigen dabei die Elemente Cr, Fe, W und Mo am
stéarksten an, wohingegen V und Nb nahezu unveréndert bleiben, Abb.2.4-2 /47/.

0,2 T T T T ¥

= 500°C |
8 »
w10 b Cr ; R =
" £ L o
E . a
~ 4 o
o A E
= < e I V
> g = L . S, g —— R
2 / o |
g Fe = o
05 P Lkl " ’ E :‘-"; Nb . .
I 2
© o
2 ‘_.n g
a. +
i . W .".' -""
& |l Mo
o hd 1 L 1] u 4
AsT 1 16 100 1000 10060 100000 AsT 1 10 100 1000 10000 190000
Time {h)

Time (h)
Abb. 2.4-2: Anreicherung der Legierungselemente in den Ausscheidungen in Abhtingigkeit von der Zeit /47/

Relativ gesehen, liegt der Ausscheidungsgrad innerhalb der einzelnen Carbide be-
zogen auf den Gehalt in der Grundmasse bei Nb mit 70 bis 80% am héchsten. Dann
folgen V mit 50 bis 70% sowie Cr und Mo mit 20 bis 30%. Fe weist mit <4% den ge-

ringsten Wert auf, wie Untersu- 4

chungen an  11%Cr-1,4%Mo-V 3 .
und/oder  Nb-Stihlen  belegen W mectated ¥
/85,26/.

Den gréBten Zuwachs an Elemen-
tenanreicherung erfahren die Carbi-
de MzsCs und Laves-Phase, /47,86/, 0
die beide W enthalten. Der Anteil

von W in ausgeschiedener Form

héngt dabei vom Anteil des nach !
dem Normalisieren gelsten W ab.
Im verglteten Zustand ist unab-
héngig vom W-Gehalt gleichmaBig
nur der geringste Anteil in ausge-
schiedener Form vorhanden. Dies
andert sich jedoch nach Auslage- 0 oL b i

rung (z.B. 600°C/ 3.000 h) mit stei- ? : 2 : !

Amount of ¥ (mass®)
(X}

0 1 2 3 4

W content of steel {mass®)
a) nach dem Vergiiten

3r 32';;‘ Solved W
% Precipitated ¥

Amount of ¥ {mass®)
n

gendem W-Gehalt, Abb. 2.4-3, /86/.

Bei W-Gehalten >1% ist eine deut-
liche Zunahme des Anteils an W-

W content of steel (mays%)

b) nach thermischer Auslagerung , 3000 h bei 600°C

Abb, 2.4-3: Anderung des W-Gehaltes in den Ausscheidungen

und des gelsten W-Anteiles in der Matrix in Abhingigkeit d
W-Gehaltes /36/ : Eiglet des



21

haltigen Ausscheidungen festzustellen /86,129/, wodurch der Matrix ein Teil des W,
das im geldsten Zustand zur Mischkristallhdrtung beitragt, wieder entzogen wird.
Dies wirkt sich nach den in /86/ verdffentlichten Daten (<8.000 h) noch nicht negativ
auf die Langzeitfestigkeit aus, weil der Verlust an Matrixhartung durch die Ausschei-
dungshartung (MzsCs und Laves-Phase) noch kompensiert wird, /86/, (siehe auch
Bemerkungen unten zum Verhéltnis Matrix- und Ausscheidungshértung unter Lang-
zeitbeanspruchung). Nachteilige Auswirkungen sind jedoch auf die Kerbschlagza-
higkeit durch die verstérkten Ausscheidungen mit steigendem W-Gehalt zu erken-
nen, /86,129/.

In /85/ wird fiir einen 12%Cr-1%Mo-Stah! vermerkt, daB die Mischkristallhartung
durch in Lésung befindlicher, Fe-substitioniernder Elemente wie z.B. Mo {(dazu geho-
ren auch Cr und W) einer der Hauptverfestigungsmechanismen flir die Langzeitfe-
stigkeit ist. Diese Wirkung wird durch den sogenannten "IS-Effekt" /25/ verstarkt, bei
dem sich interstitielle Elemente wie C und N wegen ihrer hohen Affinitat zu Mo, Cr
und W auf Zwischengitterplatzen um diese substitionierenden Elemente herum
gruppieren und zu einer Mischkristallh&rtung fiihren, die die Bewegung der Verset-
zungen behindert /26/. Die vorgenannten Effekte wirken sich um so ausgeprégter
aus je groBer die Differenz des Atomvolumens der Legierungselemente zum Fe ist
(Fe= 7,1; Mo=9,4; W=9,5; V=8,8 und Nb=10,9 cm®mol ). Ein weiterer Anstieg der
Kriechfestigkeit ergibt sich durch den sogenannten "Cottrell Effekt" /25/, der besagt,
daB die in Fe interstitiell geldsten Atome wie C und N nahe dem Zentrum von Ver-
setzungen seigern und so ein Hindernis flir die Versetzungsbewegungen darstellen.

Kommt es nun zu einer Agglomeration der Ausscheidungen ( nach /85/ liegt die Rate
bei der Laves-Phase hher als bei Mx3sCs und wird unter Spannung noch beschleu-
nigt /79/ ) mit einem starkeren Verbrauch substitionelier und interstitieller Elemente,
kann dies zu einer signifikanten Einschrénkung des Cottrell- und IS-Effektes ftihren,
der sich dann langzeitig in einem Verlust an Kriechwiderstand bemerkbar macht
(Laves-Phase langfristig nicht so effektiv wie Mz3Cg ) /85/.

Wenngleich der ProzeB der Carbidagglomeration durch Mo und W i.a. verzdgert
wird (beide Elemente wirken mischkristallhériend (IS-Effekt /26/ ), was sich mindernd
auf die Diffusionsgeschwindigkeit der carbidbildenden Elemente auswirkt /23/), un-
terstiitzt 0.g. Verhalten nachhaltig das Erfordernis langzeitiger Zeitstandversuche,
um zu zuverldssigen Extrapolationen der mechanischen Glitewerte zu gelangen (in
etwa %, der rechnerisch zugrunde gelegten Berechnungsdauer).
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Werkstoffes 9Cr-0.5Mo-1.8W-V-Nb

Die mechanisch-technologischen Giiteeigenschaften des

Der warmfeste, fiir den Einsatz als Uberhitzerrohr- bzw, als Dampfrohr-
leitungswerkstoff vorgesehene Stahl 9Cr-0.5Mo-1.8W-V-Nb ( Markenbezeichnung
NF616 des Herstellers Nippon Steel Corporation, Japan ) wird im Hinblick auf seine

Hartewerte

chemische Zusammensetzung,
Festigkeitseigenschaften bei Raumtemperatur,

¢ Warmebehandlung
durch die Angaben in Tabelle 2.5-1 /80/ spezifiziert. Im nachfolgenden werden die
weiteren Eigenschaften dieses Werkstoffes naher beschrieben.

NF616-Spezifikationsanforderungen des Stahtherstellers Nippon Steel

Chemische Zusammensetzung in Gew.%

c Si Mn P S Cr Mo
0.07-0.13__ | max. 0.5 0.30-0.60 max.0.020 max.0.010 8.50-9.50 0.30-0.60
W Vv Nb B N Ni Al
1.50-2.00 [ 0.15-0.25 0.04-0.09 0.001-0.006 0.030-0.070 max.0.40 max.0.04
Mechanisch-technologische Eigenschaften bei Raumtemperatur

Européisches Regelwerk ASTM und ASME
Zugfestigkeit 620-850 MPa 620 MPa (90 ksi)
0,2% Dehngrenze mind. 440 MPa mind. 440 MPa (64 ksi)
Bruchdehnung mind. 20% mind 20%
Hirte max. 250 HB bzw. 265 HV bzw. 25 HRc
Kerbschlagarbeit lings: 41 J
Mittelwert aus 3 ISO-V-Pr. quer: 27J

Wérmebehandiung

Europiisches Regelwerk ASTM und ASME
Austenitisieren 1040 -1110°C mind. 1040°C (1800°F)
Anlassen 730 - 810'C mind. 730°C (1350°F)

Tabelle 2,5-1: Spezifikationsanforderungen an die chemische

mechanisch

stoffes NF616 nach Angaben des Stahlherstellers /80,123/

Zusammensetzung,
-technologische Eigenschaften und die Warmebehahndlung des Werk-
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2.5.1 Grundwerkstoff
.1 Zeitstandfestigkeit

Die ersten Verdffentlichungen, gleichzeitig mehrere Schmelzen umfassende Unter-
suchungen, Gber das Langzeitverhalten des warmfesten Stahles

9Cr-0.5Mo-1.8W-V-Nb (NF616) finden sich in /28/. Darin werden fiir Uberhitzerrohre
nach erst 3.000 h Versuchsdauer mittels linearer Extrapolation Zeitstandwerte fir
10° h bei 600°C in der Hohe von 16 kp/mm? genannt, bei Anwendung der Larson-
Miller-Parameter (LMP)- Extrapolation 14,5 kp/mm? abgeleitet. Der Wert 16 kp/mm?
stand dann auch Pate flir die Hersteller-Namensgebung: ‘N’ = Nippon; 'F' = Force; '6'
= 600°C und "16' = 16 kp/mm? fiir 10° h bei 600°C. Die vorgenannten Werte wurden
in nachfolgenden Publikationen /51,53,71/, umgerechnet auf das heute iibliche
MaBsystem, mit 157 MPa bzw. 142 MPa bestétigt /51/. Die LMP-Extrapolation wurde
mit einer neu entwickelten, sogenannten modifizierten "Theta Projection Method' ge-
ringfiigig nach unten auf Wetrte von 136 bis 140 MPa korrigiert /93/.

In /51/ verdffentlichte Daten iiber dickwandige Rohre in Vergleich zu den diinnwan-
digen Uberhitzerrohren lieB jedoch erkennen, daB die o.g. Werte nicht zu halten
sein wiirden, da die Kriechfestigkeitswerte der Rohre deutlich unter denen der
Uberhitzerrohre lagen /51/. Inwieweit dies auf einen Schmelzen- oder einen Wand-
dickeneinfluB mit entsprechend unterschiedlichen Ausscheidungszustéanden zuriick-
zufizhren ist, wird nicht néher erlautert.

Die in der Abb. 2.5.1-1 /54,80/ zusammenfassend dargestellien Zeitstandkurven
wurden mit dem Larson-Miller-Parameter letztlich auf 132 MPa/600°C/10°h extrapo-
liert /80/. Dies bedeutet gegentiber den anfénglich als Mittelwert genannten 157
MPa immerhin eine Ricknahme um 25 MPa.

Im Jahre 1993 wurde auf der Grundiage dieser Werte vom Hersteller, nachdem erin
der Vergangenheit 14 Chargen dieses Stahles untersucht hatte /80/, der Antrag auf
Zulassung in ASTM A-213 /16/ fiir Uberhitzerrohre (tubes’) und in ASTM A-335 /15/
(‘pipes’) mit der Bezeichnung T92 und P92 gestellt /80/, wobei die 9" flir 9% Cr und
'2' flir 2% W in Anlehnung an T91 und P91 (9" flir 9% Cr und "1* flr 1% Mo) stehen.
Dem Antrag wurde zwischenzeitlich im Oktober 1994 stattgegeben. Im April 1994
folgte der Antrag auf Erteilung eines VdTUV-Werkstoffblattes unter Vorlage von
123/, eine Uberarbeitete Fassung der Datensammiung von /80/. Komprimiert finden
sich die Daten in /126/ wieder.



Den jetzigen Kriechfestig-
keitswerten liegen maximale
Bruchzeiten von ¢a.27.500 h
/80/ mit einer Spannung von
157 MPa bei 600°C und
maximale Laufzeiten von ca.
34.500h /80/° mit einer
Spannung von 137 MPa bei
600°C zugrunde. Die Er-
gebnisse der neben o.g.
Zeitstandversuchen ermittel-
ten Kriechkurven sind in
Abb.2.5.1-2 /80,123/ in der
isothermischen Darstellung
wiedergegeben.

Aus den gewonnen Daten
wurde eine Kriechrate von
0,01%/1.000h bei einer
Belastungstemperatur  von
600°C und einer Spannung
von 127 MPa abgeleitet
180,123/, was bedeutet, daB
1% Kriechdehnung nach
10° h erreicht werden. An-
gaben Gber absolute Werte,
wann 1% Kriech-dehnung in
den Langzeit-versuchen
erfangt wurde, fehlen.

Ausfihrungen darliber, ab
welchen Beanspruchungs-
bedingungen  (Spannung,
Temperatur, Zeit) sich bei
den einzelnen Zeitstand-
proben das Bruchverhalten
von trans- in interkristalline
Briiche gedndert hat, finden
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Abb. 2.5.1-1:Zeitstandkurven fiir NF616 /30/
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Abb. 2.5,1-2¢ Spannung in Abhingigkeit der sekundiren

Kriech-dehnrate /123/

sich auch nicht in 0.g. Literatur. Die Kenntnis hieriiber ist aber fiir eine zuverlassige

Extrapolation unerlalich /04/. Bewegt man sich noch im Bereich der transkristalli-
nen Brliche, kann es zu Fehleinschétzungen kommen.
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Aus den verdffentlichten, zugehdrigen Kur-
ven zum Verhalten der Bruchdehnung unter
Zeitstandbeanspruchung, Abb.2.5.1-3 /54,
80, 123/, ist anzunehmen, daB der Zeitpunkt

far den Wechsel des Bruchmodus bel einer raro T
Belastungstemperatur von 600°C wahr- ., C(oded .
scheinlich oberhalb 10.000 h fiegen wird. £, .*-. . ;,;-'-
» . 'Y - - - 2 'u .an ao et v L OgE gy Ty, -k
Dieser Zeitpunkt entspricht einem signifikan- & _[%%%71%, ;-f":ff' ol g,
ten Abfall der Brucheinschniirung. g C . :‘%“; />,°°°°
100 1000 TimetoReptra () 16000 100500
Eine eiéene, anhand der in Abb. 2.5.1-3:Bruchdehnung nach Zeitstand-
beanspruchung von NF616 /123/

/80,123/ ({ber die Zeit-
standversuche enthaltenen
Daten durchgefithrite Ex-
trapolationsanalyse nach
dem MCM-Verfahren,
(Minimum  Committment
Method nach Goldhoff) 200 . i Chargs

—
195/ zum Schmelzeneinflu = .} Auswertung Nippon Steel Daten | ¢
belegt, daB die jeweils zu & | & wittewerts g:‘f
einer Schmelze gehdren- ~ alle Chargen
W 140l ®c

den Versuchspunkte rela- g Ry~ ~ vA
tiv wenig streuen, wobei = ™°f Chargs EPP (GMS) | v ePT
zwischen den einzelnen  § o, A YA

. c [ unteres Streubund AE
Chargen untereinander S gk dller Charge VAP
. . eps 0 (Mlttelwert abzﬁgllch 20%)
jedoch signifikante Unter- R | - EPP
schiede in der Zeitstand- 70l ) ) . — Allo

U0 525 050

festigkeit erkennbar wer- Temperatur / °C

den, Abb.2.5.1-4. Dies ist

z.B. auch aus den in /51/
Abb, 2.5.1-4; 104 h Zeitstandfestigkeit von NF616 in Abhiingigkeit von

veréffentlichten Daten zu der Temperatur, ermittelt nach der MCM-Extrapolationsmethode anhand
entnehmen. der Herstellerangaben in /123/

Der jetzige Stand der Kriechversuche zeigt eine deutliche Uberlegenheit des NF616
gegeniiber dem T91/P91, die sich bei einer Temperatur von 600°C in einer um 35%
besseren Spannungsausniitzung oder in einer um 25°C hoheren Temperatur-
belastung ausdrtickt, Abb. 2.5.1-5 /54/.
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Bislang an Proben aus einem im Kes-
sel bei 600°C betriebsbeanspruchtem
Material (13.673h und 21.272h)
durchgefihrte Zeitstandversuche zeig-
ten ein dem Neuzustand entsprechen-
des Verhalten /54,93/. " |

.2 Kurzzeitfestigkeit g 4 R
Die im Kurzzeitversuch in Abhéngig- R
keit von der Temperatur ermittelten

Aigwabie Stress (MPa)
4

Kennwerte zur Zugfestigkeit und nl AT
Streckgrenze sowie zur Bruchein- g~
schnirung und -dehnung sind in der ° - - - -
Abb. 2.5.1-6 /80/ wiedergegeben. Das Temperaios (€]

Verhalten des NF616 stimmt in diesem ,y, 55.1.5; Vergleich der zuliissigen Spannung einiger
Bereich ziemlich genau mit dem des wamfester Stihle
P91 Gberein /18/.
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a) Zugfestigkeit und Streckgrenze b) Bruchdehnung und -einschniirung

Abb, 2.5,1-6: Zugfestigkeit, Slreckgrenze Bruchdehnung und -einschniirung in Abhingigkeit von
der Temperatur /80/

Durch eine Betriebsbeanspruchung bei 600°C bis zu 13.763 h ist keine signifikante
Veranderung der Kurzzeitfestigkeit festzustellen /51,96/.

.3 Kerbschlagzdhigkeit

Der NF616 zeichnet sich durch eine sehr hohe Ausgangskerbschiagzéhigkeit bei
Raumtemperatur aus. Sie fiegt in der Regel bei 200 J/cm? und mehr, gemessen an
der 1SO-V-Probe /51/. Bei dickwandigen Rohren (daxs= 352x56 mm) konnte ein
WanddickeneinfluB von innen nach auBen mit steigender Tendenz festgestelit wer-
den, der im Ubergangsbereich des Steilabfalls eine Verschiebung der Ay-T-Kutve
um bis zu -40°C ausmacht. Dies wird auf unterschiedliche Abkiihlungsbedingungen
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bei der Warmebehandlung zurGckgefiihrt /51/, obgleich lichtoptisch im Mikrogefiige
kein Unterschied festgestellt werden konnte. In Anbetracht des Umwandlungsverhal-
ten dieses Stahles (ausgedehnter Martensitbereich, /54/), erscheint dieses Ergebnis

bemerkenswert. "% 300
—~ {Smm sub-size Charpy test specimen)
Das Afterungsverhalten des = ,q0l pPr——
NF616, ermittelt an Kerb- § e o _si
oy o " - 2[][]— O 600
schlagzéhigkeit-Temperatur- © \' o &
Kurven mittels Charpy-V- 2150 [ @ unaged |
notch-Proben aus Uberhitzer- :{3 o0k o
rohren (dxs=388,1x6mm), & g
zeigt zwar den bekannten & ¢ ‘
2t H + bt ‘IE ] 1 ] [ 1 1 3 1 1 L] ]
Zihigkeitsabfall bei 0°C oder 5 0 776003000 75060

Raumtemperatur, siehe Aging Time (h)

Abb.2.5.1-7 /51/, weist aber Abb,2.5,1-7: EinfluB der thermischen Alterung auf die Kerbschlag-
bereits bei Temperaturen Zhigkeitvon NF616 (Kesselrot) /51/

>40°C immer noch einen
solch starken  Zahigkeits-
gewinn auf, der die Kerb-
schlagzahigkeit Werte von
>100 Jlem® auch nach einer
Lang-zeitauslagerung bei
600°C/10.000 h, erreichen
laBt, Abb. 2.5.1-8 151,96/,
Dies gilt auch nach einer Be-
triebsbeanspruchung bei KT
600°C und 13.763 h. Das Al- Temeeratune (C)
terungsverhalten des NF616 Abb, 2.5,1-8: Kerbschlagzihigkeit von NF616 (Kesselrohr) nach
ahnelt damit ziemlich stark Vergiitung, thermischer Alterung und Zeitstandbeanspruchung /51/
dem des P81 /22/,

300

200t~

100~

Charpy Impact Value (J/em?)

.4 Physikalische Eigenschaften

In den nachfolgend aufgefithrten Diagrammen der Abb. 2.5.1-9 /54/ sind die f{iir die
Auslegung im Kessel- und Rohrleitungsbau maBgeblichen physikalischen Eigen-
schaften wie

o Warmeleitfahigkeit

« mittlerer linearer Ausdehnungskoeffizient

¢ Elastizitatsmodul
in Abhangigkeit von der Temperatur beschrieben.
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Abb, 2.5,1-9: Physikalische Eigenschaften des NF616 im Vergleich zu anderen warmfesten Stihlen /54/

Der Vergleich mit P91 und X20 CrMoV 12 1 zeigt ein ann&hernd gleiches Verhalten,
wobei der NF616 enger mit P91 {ibereinstimmt. Ein beachtlicher Unterschied besteht

allerdings zu dem amerikanischen Stahl P22, der mit dem deutschen Stahl
10 CrMo 9 10 vergleichbar ist.

2.5.2 SchweiBverbindung

.1 Haneeigenschaften

Enweichungszone / interkritische Zone in der WEZ

Die SchweiBverbindungen des Stahles NF616 (9Cr-0.5Mo-1.8W-V-Nb) zeigen das
firr die 9 bis 12% Cr bekannte, typische Harteprofil quer zur SchweiBnaht und zwar
unabhédngig vom eingesetzten SchweiBverfahren (WIG; E-Hand, UP), Abb.2.5.2-1

/80{. Gleiches hierzu wird in /11/ Gber das Verhalten der Stahle X20 CrMoV 12 1 und
X10 CrMoVND 9 1 (P91) berichtet. .
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Das Harteprofil der vorgenannten Stahle ist hauptséchlich durch zwei Merkmale ge-
kennzeichnet:
¢ Hértemaximum im SchweiBgut (260 bis 300 HV)
o Héarteminimum in der WEZ (190 bis 220 HV; ca. 10 bis 20 HV-Einheiten
unterhalb der Harte des Grundwerkstoffes, auch als sogenannter
"Hénesack” oder "Erweichungszone” bezeichnet).

Dieses Harteprofil ist bereits im SchweiBzustand charakteristisch ausgebildet und
wird durch die AnlaBbehandlung der SchweiBnaht nur in der absoluten Hoéhe der
Héantewerte verandert (Hartespitze in der WEZ erniedrigt sich von 440 auf
280 HV10), nicht jedoch in seinem Verlauf /97/.

Die Lage der Erweichungszone féllt mit der | ,CReepsTRensm
interkritischen Zone zusammen, die die
schwichsten Zeitstandfestigkeitseigen-
schaften aufweist und unter bestimmten Be-
anspruchungsbedingungen zur inter-
kristallinen RiBbildung (Typ V-RiBbildung)
neigt, Abb. 2.5.2-2 /98,23,59/. Weitere Infor-
mationen Uber die in den typischen Geffige-
zonen der WEZ ablaufenden Temperaturzy-
klen finden sich in /98/ am Beispiel eines
12CrMoV-Stahles, dessen Verhalten sich

vom Grundsatz her auch auf die 9%Cr-Stéhle

o = Abb. 2.5.2.2: Xriechfestipkeitsverteilung in der
Ubertragen 1aBt /23/. WEZ einer 12CtMoV-SchweiBnaht /98/

Danach werden

¢ der interkritischen Zone Temperaturbereiche von 825 bis 1000°C,

¢ der feinkdrnigen (FK) Zone Temperaturbereiche von 1000 bis 1200°C,

o der grobkérnigen (GK) Zone Temperaturbereiche von 1200°C bis zum Schmelz-
punkt

zugeordnet /98/, siehe auch Kap. 2.6 SchweiBsimulation.

Da dies unabhéingig von den gewshiten SchweiBparametern { Vorwarmtemperatur,
Lagenaufbau, Wérmeeinbringung) gilt, - durch diese wird lediglich die Breite der je-
weiligen Zonen beeinfluBt -, kann die intetkritische Zone beim SchweiBen nicht un-
terdriickt werden /23/. Ausgenommen hiervon ist die WEZ der 9 bis 12%Cr-Stahle
mit htherem 3-Ferrit-Gehalt (20 bis 30%), wie am Beispie! des HCM12 zu sehen ist,
in der aufgrund eines hdheren Cr-Aquivalentes in diesem Temperaturbereich nicht
das reine y-Gebiet zu durchlaufen ist, Abb. 2.5.2-3 /59/.



Die gegeniiber dem Grundwerkstoff
starkere Kriechneigung der IK-Zone
ist aus an P91 durchgeflihrien Unter-
suchungen klar ersichtlich. Mit
850°C/5 min zur Simulation der inter-
kritischen Zone warmebehandelten
Grundwerkstoffproben zeigen eine
weitaus hohere Kriechrate als der
ordnungsgeméB vergiitete Grund-
werkstoff /106/.

In den Ober NF616-SchweiB-
verbindungen berichtenden japan-
ischen Verdffentlichungen /47, 48,
51,53, 71, 80, 93, 99/ wird tber die
das WEZ-Geflige betreffende Zu-
sammenhénge und Sachverhalte im
Hinblick auf die interkritische Zone
nur wenig ausgesagt. In /48,51/ wird
2.B. ausgefiihrt, daB in der WEZ an-
gelassener Martensit vorliegt und
kleine Mengen 3&-Ferrit entstehen
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kdnnen. Aus /71/ ist zu entnehmen, daB die Briiche von Zeitstandproben in der WEZ
aufgetreten sind, die aber nicht notwendigerweise mit der interkritische Zone dber-
einstimmen. In /28/ wird noch erldutert, daB bei 700°C gegeniiber dem Grundwerk-
stoff abfallende Zeitfestigkeitswérte festgestellt wurden, die mit der Erweichungszo-
ne in Verbindung zu bringen sind. Ein vergleichbarer Abfall war bei 650 und 600°C
trotz Erweichungszone nicht vorhanden. Es wird allerdings betont, man wolle der
Sache durch weitere Untersuchungen nachgehen. In der Folgeliteratur, siche oben,
war jedoch zum Thema ‘interkritische Zone - Erweichungszone - Zeitstandfestigkeit -
Bruchlage’ nichts Wesentliches mehr enthalten. Was ergénzt wurde, sind die Er-
gebnisse Uber Zeitstandversuche mit von knapp 1.000 h /28/ Uber 3.000 h /71/ auf
20.000 h /80/ verlangetten Priifzeiten, siche hierzu Kap. 2.5.2 .2 Zeitstandfestigkeit.



31

In danischen Verdffentlichungen Bruchzeit / h

123/ wird berichtet, daB bei O 100 MPa
NF616-SchweiBverbindungen in [
Iso-Stress-Kriechversuchen  mit
100 MPa in einem Temperatur-
bereich von 640 bis 680°C immer
interkristalline Briiche in der inter-
kritischen Zone gefunden wurden.
Bei P91 traten die Briiche zwar i
auch alle in der interkrtischen ol

m NF616 Schweib-
verbindung { Bruch in
Erwsichungszong)

4eocol-

““NF616 GW dickw. Rohr

ot

Zone auf, jedoch zeigten sich in- " APS1 Schwelt-
. H = : i verbindung (Bruch in

terkristalline Briiche erst bei Tem - Erwelchungszone) Tk %
peraturen L.mterhalb 640°C /283/. 1 o Po1 GW dickw, Rohr N\,
Von der Zeitachse her betrachtet, *} Bruchmodus: Y \

; - H ; . = K Interkristallin
traten die I?ruche bei beiden "I Tei: wanshaistalin LN
Werkstoffen in etwa zur selben R seot T T

Zeit auf, was auf die hohere Zeit-

standfestigkeit des NF616 hindeu- Abb. 2.5.2-4: Iso-Stress-Versuche an P91~ und
tet Abb 2‘5_2_ 4 /23/. NF616~Schwetierbindungen ﬂ3/

Aufhértuna in Abh&ngigkeit der Vorwérmung / KaltriBneigung
Die Aufhartung in der WEZ einer NF616-SchweiBverbindung wird im geschweiBten

~ Zustand nur unwesentlich durch eine Vorwarmung von 200°C im Vergleich zu 20°C
erniedrigt (10 bis 20 HV-Einheiten) /97/. Dennoch empfiehlt es sich aufgrund durch-
geflhrier Versuche zur Kaltrissigkeit mindestens eine Vorwédrmtemperatur von
>100°C einzuhalten, um He-induzierte RiBbildung zu vermeiden /97,53,71/.Flir den
sich harteméBig dhnlich verhaltenden 9%Cr-Stahl P91 wird allerdings eine Vorwéarm-
temperatur von mindestens 180°C verlangt /55/. Bei diesen Vorwarmtemperaturen
liegt zu 100% Martensit mit einer entsprechenden Aufhértung vor, da der untere
Martensitpunkt Mg (230°C bei NF616, Abb. 2.3-1 /54/) bereits deutlich unterschritien
ist. Die im Verhilinis zum X20 CrMoV 12 1 deutlich niedrigeren Hértewerte von
ca. 440 bis 450 HV statt 540 /11/, bedeuten jedoch eine wesentliche Verringerung
der Empfindlichkeit gegentiber interkristalliner SpannungstiBkorrosion (IKSpRK).
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.2 Zeitstandfestigkeit

Nach den Erfahrungen mit den Sthlen X20 CrMoV 121 und X10 CrMoVNb 9 1
(P91) liegen die Zeitstandfestigkeitswerte quer zur SchweiBnaht beanspruchter
SchweiBverbindungen unterhalb denen des Grundwerkstoifes. Dieser Effekt ist bei
550°C nur sehr schwach ausgepragt, Abb.2.5.2-5a /11/; zeigt sich aber deutlich bei
600°C, Abb.2.5.2-5b /11/. Vom X20 CrMoV 12 1 ist bekannt, dafl die Kennwerte bei
600°C sich nach ca. 10.000 h in Form eines sogenannten "S-Schlages " wieder der
Grundwerkstoffkurve nihern, um sich an der unteren Streubandgrenze (-20%) wie-
der einzupendeln, Abb. 2.5.2-5b /11/. Vom P91 etwartet man ein gleiches Verhalten,
was sich aber erst noch durch Langzeitversuche bestétigen muB, Abb. 2.5.2-5b /11/.

Zeit ——m Zelt =

a) b)
Abh. 2.5.2.5: Zeitstandfestigkeit von Grundwerkstoff und SchweiBverbindung fiir X10 Cr MoVND 9 1 und
X20 C:MoV 12 1 bei 550 und 600°C /11/ y -

Betrachtet man nun das Verhalten des NF615, ergibt sich grundsétzlich dasselbe
Bild, Abb. 2.5.2-62 /80/. Die 600°C-Werte beginnen bei etwa 10.000 h unter die un-
tere Streubandkurve des Grundwerkstoffes zu fallen; bei 650°C geschieht dies be-
reits ab 2.000 h. Ein Anschmiegen der Kennwerte der SchweiBverbindung an die

untere Streubandkurve des Grundwerkstoffes ist anhand der bislang veréffentlichten
Versuchszeiten von <16.000 h noch nicht zu erkennen,

Das SchweiBgut zeigt, wie von den anderen 9 bis 12%Cr-Stahlen nicht anders zu
emwarten, unabh&ngig vom SchweiBverfahren (WIG /100/, E-Hand /101/ und UP

/102/) bis 600°C melst ein besseres Zeitstandfestigkeitsverhalten als der Grund-
werkstoff oder die SchweiBverbindung selbst, Abb. 2.5.2-6b /801,

h 108
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.3 Kurzzeitfestigkeit

Wie die Zeitstandfestigkeit stellt die Kurzzeitfestigkeit, unabh&ngig vom eingesetzten
SchweiBverfahren /100,101,102/, kein werkstoffiméBiges Problem bei den quer zur
SchweiBnaht beanspruchten NF616-SchweiBverbindungen dar /80/, was bekann-
termaBen auch flr P91 /18/ und X20 CrMoV 12 1 /20/ gilt. Sowohl fiir die Streck-
grenze als auch fiir die Zugfestigkeit sind die Mindestkennwerte fir den Grund-
werkstoff eingehalten. Der Volistandigkeit halber sei hier erwéhnt, daB dies in noch
starkerem MaBe flir das reine SchweiBgut gilt /80/. Die Kurzzeit-
festigksitseigenschaften des NF616-artgleichen SchweiBgutes /100,101,102/ liegen
etwa 100 MPa (iber denjenigen des P91-artgleichen SchweiBgutes /103,104,105/.

.4 Kerbschlagzdhigkeit

Bei der Beschreibung der Kerbschlagzéhigkeitseigenschaften von NF616-SchweiB-
verbindungen mit artgleichen SchweiBzusatz ist bezliglich der angewandten
SchweiBverfahren (WIG, E-Hand, UP) /100,101,102/ zu unterscheiden. Dies gilt
hauptsachlich im Hinblick auf das Verhalten des reinen SchweiBgutes, weniger be-
zlglich der WEZ-Eigenschaften. Das WIG-SchweiBgut besitzt bei Rt nach bislang
verGifentlichten Daten um den Faktor 10 héhere Kerbschlagzahigkeitswerte im ange-
lassenen Zustand gegentiber dem E-Hand- bzw. UP-SchweiBgut (rund 300 J/cm? zu
30 J/cm®) /80/. Dieser Zahigkeitsvorsprung schwindet bereits nach 1.000 h Alterung

bei 600°C um 2/3 und sinkt nach 3.000 h auf ca. 50 J/cm? bei Rt ab, Abb. 2.5.2-7
/80/.

Die bereits im Ausgangszustand

relativ niedrigen Zahigkeitswerte

von 25 bis 40 Jiem® der E-Hand-
R und UP-SchweiBgtter, verringern
3 — - sich bei denselben Auslagerungs-
5 bedingungen nochmals um die
Hélfte, Abb. 2.5.2-7 /80/. Dieses
. ' Verhalten spielt sich gleicher-
L . maBen auf der Schmelzlinie der
"""""""" WIG-Schweiiung bei  #hnlich
o B —_— niedrigem Niveau ab /97/ und ist
C e 3000 10000 sinngeméB auf die Schmelzlinie
der E-Hand- und UP-SchweiBung,

Abb. 2.5.2-7, Kerbsohlagzahigkeit bei Rt von NF616- die mit vergleichbar niedrigen
/Sscél/welﬁgut(ﬂﬂ C/4 1) nach thermischer Alterung bei 600'C  AUSgangswerten starten /80/, zu

Ubertragen.

g

Chaepy tmpact Valuo 8120 € {L'em?2}
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Mit steigender Temperatur ist sowohl flr die
Schmelzlinie als auch fiir die WEZ ein Za-
higkeitsgewinn zu verzeichnen, wie am Bei-
spiel der UP-Schweifilung, Abb. 2.5.2-8a
197/, demonstriert wird, das in seiner Aussa-
ge grundséatzlich auch fir die WIG- und E-
Hand-SchweiBung dbemommen werden
kann.

[~ FRT: 740°C % 4h
S0umt, 1fé4t

Charpy impact toughneas {kgf-z}
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Untersuchungen zum AnlaBverhalten des — | 7 2
WIG-SchweiBgutes ergaben, daB bereits | - . , ; :
nach 1 h ungefdhr 80% des nach 8 h/740°C T e 00
erreichbaren Wertes von 260 J/cm® erlangt
sind, Abb.2.5.2-8b /97/. Glihungen von ei-
ner Zeitdauer von 8,4 h im Bereich von 720 _

bis 760°C belegen davon kaum differierende ? 1 BT, TADGy el el
Kerbschlagzahigkeitswerte,  Abb.2.5.2-8¢ T e 1/5\
197/. 740°C AnlaBtemperatur ist somit als §
optimal anzusehen.
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Flr Betrachtungen des temperatur- und
zeitabhangigen AnlaBverhaltens  von
NF616-SchweiBgut kann grundsétzlich auf P
Erfahrungen beim P91-SchweiBgut zuriick- MO
gegrifien werden /18,103/. Da die Legier-
ungen des SchweiBgutes nicht voll dem
Grundwerkstoff entsprechen, sind die Unter-

schiede zu beachten.
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b) Wirmebehandlungsdauer (Priiftemperatur : Rt)

Von Bedeutung in diesem Zusammenhang
sind z.B. die fir Ni und Nb gewéhiten Gehal-  »r————
te /18/. Ni wirkt sich z&higkeitsverbessernd, 5 swop® rreee

Nb dagegen verschlechternd aus. An einer
Verbesserung der Situation wird derzeit
seitens der verarbeitenden - zusammen mit
der herstellenden - Industrie gearbeitet. Ge-

Impact toughnesa vEgeg (kgf-m)

halte von (Ni+Mn)<1,5% (Acs -Punkt, Z&hig- T |
keit) und Nb<0,05% (Festigkeit und Zahig- ? B g
keit) sind im Gespréach /121/. TS ceaperature (0

¢) Wirmebehandlungstemperatur

(Priiftemperatur : Rt)
Abb, 2.5,2.8; Kerbschlagzithigkeit (kgf m=9,81 J)
in NF616-SchweiBnshten /97/



2.6 Schweisimulation

Beim VerschweiBen eines Stahles
durchlduft die der Schmelzlinie benach-
barte Zone des Grundwerkstoffes tem-
peratur- und zeitabhéngig thermome-
chanisch gesteuerte Prozesse, die zu
unterschiedlich ausgebildeten Geflige-
bereichen mit entsprechend veranderten

Werkstoffeigenschaften flihren, Abb.2.6-
1/107,108/.

Von besonderem Interesse fiir das me-

chanische Verhalten einer SchweiB-

verbindung ferrritischer Stahle sind da-

bei

¢ die Grobkornzone wegen mdglicher
Beeintréchtigung der Zahigkeit;

o die interkritische Zone wegen ihrer
getingeren Kriechfestigkeit,
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Abb. 2.6-1:Temperatur-Zeit-Verliufe in einer Wirme-

einfluB-zone und der damit zusammenh#ingenden Ge-
filoehereiche 1107/

Aufgrund der im 0,5 mm-Bereich liegenden Breite dieser Zonen entzichen sich diese
meist einer gezielten Uberpriifung mit den Ublicherweise fiir die Werkstoffpriifung
zur Verfigung stehenden Priifmethoden. Aus diesem Grunde wurde die SchweiBsi-
mulationstechnik entwickelt, mit der Probekérper hergestellt werden kénnen, deren
Geflige den jeweiligen Gefligezonen der WEZ sehr nahe kommt und anhand denen
weiterer AufschluB diber deren Verhalten gewonnen werden soll /109,110/,
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.1 Grobkornzone

Bel der schweiBsimulationstechnischen Untersuchung der Grobkornzone stehen
hauptséchlich folgende Fragen im Vordergrund:
¢ Liegt eine Neigung zur temperaturinduzierten Versprédung vor (TIV)?
» st eine Anfélligkeit zur dehnungsinduzierten Versprodung vorhanden (DiV)?
« Kann es zur relaxationsbedingten RiBbildung kommen (SRC = Stress Relief

Cracking)?

Das Prinzip, wie bei der Erforschung des Verhaltens gegeniiber TIV, DIV und SRC
in der Vergangenheit an niedriglegierten Feinkornbaustéhlen fiir kerntechnische
Komponenten in Leichtwasserreaktoren (LWR) vorgegangen wurde /111,112/, ist
zusammenfassend graphisch in Abb.2.6-2 /113/ wiedergegeben.

Fir die Beurteilung der Empfindlichkeit im
Hinblick auf SRC stehen neben dem in
111,112/ beschriebenen Kurzzeitstand-
versuch noch andere Prifmethoden zur
Verfigung /114/, von denen zur Uber-
prifiing von 1%CrMoV- oder 9%CrMoVNDb
(P91)-Stahlen hauptsdchlich der Warm-
zugversuch mit relativ niedriger Dehnrate
(10%° s) bevorzugt in einem Temperatur-
bereich von 400-700°C angewandt wurde
/115/. Auch bei dieser Versuchstechnik
erhdit man den  typischen "V
Kurvenverlauf mit einem Minimum in der
Bruchdehnung bei Temperaturen zwischen
550 und 630°C /18,112,116/, wie aus dem
Kurzzeitstandversuch bekannt (vergleiche
mit Abb. 2.6-2 /113/). Nach den Erfahrun-
gen aus /111,112/ mit niedriglegierten,
warmfesten Feinkornbaustéhlen muBte bei
Bruchdehnungswerten <1% mit einer SRC-
Empfindlichkeit gerechnet werden.
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Abb, 2.6-2: Prinzipiclle Beschreibung der WEZ-
Grobkom-SchweiBsimulation /113/

Uber Untersuchungen beziiglich des Verhaltens der 8%Cr-Stahle (P91, NF616,
HCM12) gegentiber TIV und DIV sind in der 0.g. Literatur kaum Angaben enthalten.
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.2 Interkritische Zone

Zur Ermittlung der interkritischen Zone bzw. der Erweichungszone wurden Schweif-
simulationsversuche mit Spitzentemperaturen von 700 bis 950°C mit anschlieBender
spezifikationsgemé&Ber Spannungsarmgliihung durchgefiihrt. SolchermaBen erzeug-
te Gefiigezustinde wurden im Warmzugversuch mit niedriger Dehnrate (1 0°s™)
gepriift, um diejenige Spitzentemperatur festzustellen, bei der die geringsten Festig-
keitswerte auftraten. Diese Bedingungen wurden dem Erweichungszyklus zugeord-
net. Als Beispiel seien hier die am P91 durchgeflihrten Versuche angeftihrt, Abb.2.6-

-3 18/, bei denen ein Minimum bei 920°C gefunden wurde.

AnschlieBend erfolgte eine metallkundliche aioan Zaperons I P P
L] spannung Im Prilquerschnit (MPa]
Untersuchung, z.B. flir P91 in /18, 23/, flr 320 |

X20 CrMoV 121 und NF616 in /23/. Nach  *] TwE ]
1231 wird aufgrund des Aus- 2sc]

scheidungszustandes in der interkritischen = mmﬁi P \

Zone dem NF616-Geflige die hchste Zeit- | N
standfestigkeit beigemessen, gefolgt vom 250- P

P91 und X20 CrMoV 12 1. Diese rein quali- 2% 1y |
tative Beurteilung ist noch nicht durch ) Them ]
quantitative, an schweiisimulierten Gefiige T . o, Zykspcanempnr

Versuchen belegt. Solche gibt es bislang

nur fir nicht-martensitische 1%CrMoV- Abb. 2:61-13:Ku1?zeith'iechversucheanm‘it unter-
Stahle /117/. Insoweit wird in /116/ empfoh- Joncocicn SPitzentemperatuen schueifsimu-

Liertem Gefiige von P91 /18/
len, solche Versuche in Angriff zu nehmen.
2.7 Oxidations- und Korrosionsverhalten

Der Einsatz der 9 bis 12%-igen Chromstahle (z.B. P91, NF616, HCM12) in fossil
befeuerten Damptkesseln bei Metalltemperaturen um 580 bis 600°C, die oberhalb
des bisherigen, mit X20 CrMoV 12 1 gewonnenen Erfahrungsbereiches von 520 bis
560°C liegen, werfen die Frage nach deren dampf- und rauchgasseitiger Oxidations-
bzw. Korrosionsbesténdigkeit auf. Aus diesem Grunde wurden verschiedene Unter-
suchungen im Labor bzw. direkt in Dampfkesseln durchgefiihrt, um elne Klgrung in
der Angelegenheit herbeizutiihren. Da das Oxidations- und Kotrosionsverhalten der
9 bis 12% Cr-Stahle zwar nicht Gegenstand dieser Arbeit ist, soll doch vollsténdig-

heitshalber kurz auf das Verhalten gegeniber Wasserdampf und Rauchgasen ein-
gegangen und die einschligige Literatur genannt werden.



39

.1 Wasserdampf .

Angaben Uber das Zunderverhalten der 9 bis 12%Cr-Stahle in Wasserdampf finden
sich in /6, 9, 38, 43, 48, 50, 52, 53, 78, 96, 93, 119-122 und 125/. Hieraus kann zu-
sammenfassend abgeleitet werden, daB grundsatzlich die 12%-igen Cr-Stahle eine
bessere Zunderbestindigkeit aufweisen als die 9%-igen (Faktor 1,5 bis 1,75 bei
600°C Metalltemperatur). Das Verhalten der 9%Cr-Stéhle scheint fiir Uberhitzerroh-
re noch in einem akzeptablen Bereich zu liegen. Es miissen jedoch weitere Ergeb-
nisse aus langzeitigen Betriebsversuchen abgewartet werden, da die kurzzeitigen
Laborversuche unter Umsténden ein zu glinstiges Bild zeichnen.

.2 Rauchgase

Sowohl in /96/ als auch in /120/ wird Gber das Verhalten gegeniiber der rauchgas-
seitigen Korrosion aus Praxisversuchen berichtet. Die Schichtdicke ist um ¢4.10%
geringer als auf der dampibeaufschlagten Seite. Das Schichtdickenverhaltnis von
auBen zu innen liegt bei 0,7 (NF616) bzw. 0,8 (P91). Auf der Rauchgasseite zeigt
sich derzeit { nach knapp 22.000 h ) ein geringerer Kotrosionsangriff als auf der
Wasserdampfseite.

Der mitgeprifte X20 CrMoV 12 1 erweist sich wie auf der Wasserdampfseite gegen-
tber den 9%Cr-Stihlen (ca. um den Faktor 1,5 bis 1,7 wie bei der dampfseitigen
Oxidation) als korrosionsbestandiger.

Eine verbindliche Aussage zum rauchgasseitigen Korrosionsverhalten der 9%Cr-
Stihle 1Bt sich hier ebenso wie bei der dampfseitigen Oxidation erst nach l&ngeren
Versuchszeiten treffen.
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3. Zielsetzung

Aus der Sicht des Kraftwerksbetreibers ist der Einsatz eines Rohrleitungs-und Kes-
selstahls erst dann uneingeschriankt zu beflirworten, wenn hinreichend verlaBliche
Kenntnisse {iber das Langzeitverhalten des Stahles bekannt sind. Da als Fiigetech-
nik immer das SchweiBBen angewendet wird, reichen hervorragende Eigenschaften
des Grundwerkstoffes alleine noch nicht aus, um eine Entscheidung zur Verwen-
dung eines neuen Stahles im Hochtemperaturbereich, z.B. fiir eine Frischdampflei-
tung mit 580°C, treffen zu kdnnen. Vieimehr muf auch das Verhalten der SchweiB-
verbindung griindlich und insbesondere langzeitig fiir im Zeitstandbereich bean-
spruchte Bauteile untersucht sein.

Wenngleich im Rahmen dieser Arbeit die letztgenannte Bedingung verstind-
licherweise aus Zeitgriinden nicht génzlich erfillt werden kann, so soll doch ein Bei-
trag zum tieferen Versténdnis des Verhaltens der das Zeitstandverhalten pragenden
interkitischen Zone (auch Erweichungszone genannt) in der WarmeeinfluBzone
(WEZ) einer SchweiBverbindung geliefert werden.

Wie aus Abschnitt 2.5.2 'SchweiBverbindung' ersichtlich ist, ergeben sich nach aus
Auswertung der Literatur {iber den Werkstoff 9Cr-0.5Mo-1.8W-V-Nb (NF616) Fra-
gestellungen zum EinfluB der Erweichungszone auf das Zeitstandverhalten einer
SchweiBverbindung. Auskiinfte sollen hier SchweiBsimulationsversuche an Grund-
werkstoffproben mit einer flir diese Zone charakteristischen Temperatur-
beeinflussung geben. Zur quantitativen Beschreibung des Zeitstandfestigkeits-
verhaitens wurden entsprechend den Erkenntnissen der Literatur, siehe Abschnitt
2.6 "SchweiBsimulation', Iso-Stress-Versuche an schweiBsimulierten Proben durch-
geflhrt und mit solchen aus dem Grundwerkstoff verglichen. Diese Versuche dienen
ausschlieBlich der Einordung und nicht der absoluten Bestimmung eines fiir die
Auslegung maBgeblichen Festigkeitskennwertes. Dies ist der Priifung von aus Bau-
teilschweiBungen entnommenen Proben vorbehalten. Solche wurden gleichfalls
parallel zum Grundwerkstoff bis zu 10.000 h mit untersucht. Die aktuellen Ergeb-

nisse IZngerlaufender, aber noch nicht gebrochener Proben sind in den zutreffenden
Diagrammen wiedergegeben.

Da das Geflige des Werkstoffs von entscheidender Bedeutung fiir das Zeitstand-
verhalten ist, und dies wiederum stark von der Warmebehandlung beeinfluBt wird,
wobel bereits kurzzeitiges Einwirken Folgen aufweist, wie sich aus Abschnitt 2.3
‘Umwandlungsverhalten und Wérmebehandiung im Zuge der Herstellung' ergibt,
solite Im Rahmen der hier vorliegenden Arbeit auf diese Zusammenhinge sowoht fiir
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den Grundwerkstoff als auch flir die SchweiBverbindung (SchweiBgut und WEZ)
vertieft eingegangen werden. Nur anhand dieser fiir den hier zu untersuchenden
Werkstoff selbst ermittelten Grundlagen lassen sich die Verédnderungen im Geflige,
wie sie sich in der interkritischen Zone ereignen, vergleichen und dann besser ver-
stehen und erklaren.

Wegen der sich vornehmiich im submikroskopischen abspielenden Vorgénge be-
durfte es neben der lichtoptischen Metallografie des verstéarkten Einsatzes der auf-
wendigen transmissionselektronenmikroskopischen (TEM) Gefligebeurteilung, wobei
sowohl die Gefligeausscheidungen hinsichtlich Art, GroBe und Verteilung sowie ih-
rer chemischen Zusammensetzung, bestimmt mittels energiedispersiver Rontgena-
nalyse (EDX), als auch kennzeichnende Gefligeparameter wie Subkorngré8en und
Versetzungsdichten im Vordergrund standen. Effekte auf das Geflige, wie sie sich
neben einer KurzzeitwarmebeeinfluBung auch durch eine thermische Langzeitausia-
gerung (ohne Spannung) oder durch eine Langzeitbeanspruchung (mit Spannung)
ergeben, waren mit zu untersuchen und die mit den Gefilgeverénderungen einher-
gehenden Eigenschaften wie Festigkeit und Z&higkeit zu erfassen.

Dariiberhinaus war in dieser Arbeit das Zeitdehnverhalten des Grundwerkstoffes
Gegenstand der Untersuchungen, da wie in Abschnitt 2.5.1.1 'Grundwerkstoff -
Zeitfastigkeit' erfdutert, zum Verhalten des 1% Kriechdehnwertes von NF616 wenig
aus der verdffentlichten Literatur bekannt ist. AuBerdem stand die Frage im Raum,
unter welchen Randbedingungen von einer gesicherten Extrapolation der Langzeit-
festigkeitskennwerte ausgegangen werden kann.

Da sich die Grobkornzone der WEZ einer SchweiBnaht wegen ihrer geringen Brei-
tenausdehnung zum Teil einer gezielten Untersuchung ihrer mechanischen Eigen-
schaften entzieht, war anhand geeignet schweiBsimulierter Grundwerkstoff-proben |
zu bestimmen, ob der Werkstoff NF616 zur temperatur- bzw. dehnungsinduzierten
Versprédung oder zur RelaxationsriBbildung neigt. Wie in Abschnitt 2.6.1 ‘Grobkorn-
zone' beschrieben, wurden hieriiber in der Literatur kaum Aussagen gefunden.

Der Schwerpunkt der Experimente im Rahmen dieser Arbeit lag auf der Beurteilung
des Verhaltens nahtloser, dickwandiger Rohre und Sammiler fiir Frischdampf- und
Zwischeniiberhitzerleitungen. Als Versuchswerkstoffe wurden deshalb ein im
StrangguBverfahren hergestelltes Rohr mit einer Wanddicke von 40 mm und ein ge-
schmiedetes Rohr mit 50 mm Wand beschafit. Das unterschiedliche Verhalten der
beiden Rohre war zu ermitteln. Das 40 mm dicke Rohr stand dabei im Mittelpunkt

der Untersuchungen.
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Mit Blick auf die relativ guten Eigenschaften der 9%Cr-Stahle mit 1%Mo und 1%W
(Wetkstoff EQ 11, Schmelze E, fur Turbinen, siehe Abschnitt 1 "Einleitung’ und Ab-
schnitt 2 'Die Wirkung von Wolfram in Verbindung mit Molybdé&n') wurde neben den
fiir das diinnere Rohr eingesetzten NF616-artgleichen SchweiBzusétzen des japani-
schen Herstellers Nippon Steel Welding Products & Engineeting Co., Lid ein
E 91 1-artgleicher SchweiBzusatz des Elektrodenherstellers Bohler Schweiitechnik
flir das dickere Rohr verwendet und im wesentlichen bezliglich seines Zeitstand-
verhaltens in der SchweiBverbindung untersucht.

4. Versuchsdurchfiihrung und -ergebnisse

4.1 Versuchsmaterial
4.1.1 Grundwerkstoff

Fr die Untersuchungen an dem 9Cr-0.5Mo-1.8W-V-Nb-Stahl mit der Marken-
bezeichnung NF616 des Herstellers Nippon Steel Corporation Japan standen zwei
dickwandige Rohrabmessungen (dixs= 300x40 und 350x50 mm) zur Verligung,
Tab. 4.3.1-1. Bei dem 40 mm dicken Versuchsstick mit der KFA-Bezeichnung CQM
handelt es sich um ein mit dem Sauerstoffblasverfahren im LD-Konverter erschmol-
zenes Rohr, das nach dem Vakuumdesoxidieren der 120 t Schmelze im StrangguB-
verfahren und anschlieBendem Walzen hergestelit wurde. Das 50 mm dicke Ver-
suchsstiick mit der KFA-Bezeichnug CMS entstammt einer 40 t Schmelze, die nach
Erschmelzung im Elektroofen und nachfolgender Pfannenbehandlung elektroschlak-
keumgeschmolzen wurde. Der FormgebungsprozeB erfolgte durch Schmieden. Bei-

de Versuchsstlicke wurden im austenisierten und angelassenen Zustand ausgelie-
fert, Tab.4.1.1-1.

Schmelzenbezsichnung Herstellungs- Abmessungen Warme-
KFA Nippon Steel ! methode der Rohre | djx sin mm behandlung
CQM YAP StrangguB, gewalzt 300 x 40 1070°C/2 h +

775°C/2 h
CMS EPP BlockguB, 350 x 50 1065°C/2h +
ESU, geschmiedet ‘ 770°C/2 h

Tabelle 4.1.1-1: NF616 Grundwerkstoff - Versuchsmaterial

Daten zur chemischen Zusammensetzung und den mechanisch
Eigenschaften der beiden Grundwerkstoffchargen finden sich in
'Versuchsergebnisse Grundwerkstoff,

-technologischen
Abschnitt 4.4.1
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SchweiBplan/ -Protokoll fiir RundnahtschweiBungen an NF616

Veersuchsstiick Rohrrundndhte CSJ Rohrrundnaht CSS am
und CSK am Rohr CQM | Schmiedestick CMS
300x40mm 350x50mm

SchweiBnahtvor- Tulpe mit 8 bis 10° Offnungswinke!

bereitung SteghShe 2 mm

SchweiBverfahren

Wurzel: WIG/ Argon 99,99%
Fall-und Decklagen: Lichtbogen-Hand (LBH)
SchweiBzusatz Nippon-Draht Thyssen-Draht
Wurzel: Nittetsu YT616 MTS 3-IG
“ld=2mm ahnlich P91; d=2,4 mm
" . | Nippon-Stabelektrode Bohler-Stabelektrode

Fall-und Deckiagen: | \iuetsiy N 616 C9 MVW, ahnlich 'E911"
d=325mm d=3,25mm

Vorwdrmtemperatur > 200°C, meist 235 bis 245°C

Zwischenlagen- : < 250°C

temperatur

SchweiBposition Wannenlage , Rohrachse waagrecht

SchweiBstrom WiG:ca.135 A

LBH: ca.120 A

SchweiBspannung ca 24V

SchweiB- ca. 12 cm/min

geschwindigkeit

Pendelbreite/ 2-3 x Kerndrahtdurchmesser

Lagendicke <2mm

Wérmeeinbringung 14,4 kdfcm

A tg/5 12s

Wasserstoff- >250°C,2h

effusionsglihung I T
" je Rundnaht 1 Rohrviertel | gesamte Rohrrundnaht

Wérmebehandlung “ungegliht 2 h [740°C
-4 h/710, /740, /770°C | Aufheizrate:150 K/h
Aufheizrate:150 K’/h  bis| bis 500°C; 80 K/h ab 500°C
500°C; 80 K/h ab 500°C | Abkihlrate: umgekehrt
Abkiihirate: umgekehnt

Tabelle 4.1.2-1: SchweiBparameter fir die Rundnahtschweiungen an NF616




4.1.2 SchweiBverbindung

Fiir das Rohr und das Schmiedestlick wurden unterschiediiche SchweiBzusaize zur
Herstellung der Rundnihte verwendet:

Bei dem Rohr CQM kam der zum NF616 artgleiche SchweiBzusatz Nittetsu YT-616
als WIG-Draht fiir die WurzelschweiBung und Nittetsu N-616 als Stabelektrode fiir
die Fiill-und Decklagen zum Einsatz. Der Hersteller dieser SchweiBzusétze ist Nip-
pon Steel Welding Products & Engineering Co., Ltd. Zur Erprobung dieser SchweiB-
verbindung wurden zwei Rundnahte mit der KFA-Bezeichnungen CSJ und CSK von
der Firma Mannesmann Anlagenbau, Disseldorf, Werk Dortmund hergestelit. Die
SchweiBbedingungen sind aus Tab.4.1.2-1 ersichtlich. Die chne Warmebehandlung
ausgelieferten Schweifndhte wurden in der KFA in 4 Teile zerlegt; drei SchweiB-
nahtviertel je Rundnaht (CSK und CSJ) wurden dann jeweils 4 b bei 710 (niedrig),
740 (normal) bzw. 770°C (hoch) angelassen. Uber die Ergebnisse der ungegliihten
und unterschiedlich warmebehandelien SchweiBnahthalften wird unter Abschnitt
4.4.2 'Versuchsergebnisse-Schwei 8-verbindung' berichtet.

Die Rundnaht (KFA-Bezeichnung CSS) des Schmiedestlicks CMS wurde mit einer
neu von Firma Bahler SchweiBtechnik entwickelten Stabelekirode mit etwa 1% Wolf-
ram und 1% Molybdén (vergleichbar Schmelze E9 1 1, siche Abschnitt 1 'Einlei-
tung'’) bei einer ansonsten dem NF616 &hnlichen Analyse ebenfalls von Firma Man-
nesmann Anlagenbau, Dusseldorf, Werk Dortmund geschweiBt. Fir die Wurzel-
schweiBung wurde mangels eines verfligbaren WIG-Drahtes, artgleich zu der neuen
Stabelektrode, der fir P91-SchweiBungen Ubliche Thyssen-WIG-Draht MTS 3-IG
verwendet. Fir die Erprobung der 50 mm dicken SchweiBnaht war dies ohne Be-
lang. Die SchweiBparameter der SchweiBnaht CSS entsprachen denen des Rohres
gemas Tab. 4.1.2-1. Nach dem SchweiBen wurde die Schweifnaht einer Warmebe-
handlung bei 740°C/4 h unterzogen. Die Untersuchungsergebnisse dieser Schweis-
naht sind in Abschnitt 4.4.2 'Versuchsergebnisse SchweiBverbindung' enthalten.

4.2  Probenherstellung und Priftechnik

4.2.1 Warmebehandlungsversuche

.1 Charakterisierung der Werkstoffeigenschaften

Entsprechend der Aufgabenstellung waren Waérmebehandlungsversuche im Labor-
ofen mit unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen (970 bis 1145°C) und An-
laBtemperaturen (715 bis 835°C) zur Einstellung verschiedener Gefﬁgezusténde
durchzuflihren. Dabel soliten bewuBt Grenzzustinde erzeugt werden, um die Wir-
kung aut die mechanisch-technologischen Eigenschaften zu erkennen. Da neben
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den Spitzentemperaturen hier insbesondere die Abklihlgeschwindigkeit von Belang
ist, wurde diese an die vom Hersteller angebenen Daten angepaBt. In der Herstel-
lungspraxis sind ca. 9 bis 12 K/min Ublich; dementsprechend wurde an den Probe-
kérpern der Abmessung d x| = 16 x 130 mm durch Abklihlung unter Isoliermatten
eine Abklihlrate von ca. 24 min zwischen 800 und 500°C verwirklicht, was
12,5 K/min  entspricht. Das Aufheizen erfolgte mit einer Temperatur-
a@nderungsgeschwindigkeit von ca. 60 K/min. Die Durchwirmzeit lag bei 24 min.

.2 Kiihlzeit-Temperatur-Unwandlungs-Schaubild (KTU)

Zur Erstellung eines KTU-Diagrammes wurden an zylindrischen Proben (| x d =
10x3,5 mm) Versuche an einem Dilatometer TYP "Formastor -F" durchgefiihrt. Das
Autheizen erfolgte induktiv; das geregelte Abkiihlen geschah mittels Stickstoff, der
aus in die Spule eingebrachten Diisen druckgesteuert auf die Probe geblasen wur-
de. Uber Probenlange und Probendurchmesser war eine gute Temperaturkonstanz
gewihrleistet. Die Temperaturmessung erfolgte Gber ein auf die Probe angepunkte-
tes P/Rh-Pt-Thermoelement. Die Dilation wurde mit Hilfe eines induktiven Wegauf-
nehmers gemessen.

Fur das Austenitisieren wurde eine Spitzentemperatur von 1070°C mit einer Halte-
zeit von 20 min eingestellt. Die lineare Aufheizgeschwindigkeit betrug 100 K/min. Zur
Untersuchung des kontinuierlichen Umwandlungsverhaitens wurden die Proben
nach dem Austenitisieren mit Atg/s-Zeiten von 1,45 s bis 27.720 s (7,7 h) linear auf

Raumtemperaur abgekiihlt.

4.2.2 Mechanisch-technologische Versuche

Die im Rahmen dieser Forschungsarbeit zur Bestimmung der mechanisch-
technologischen Giiteeigenschaften durchgefithrten Versuche konzentrieren sich
entsprechend der Aufgabenstellung hauptséchlich auf die Zeitstandversuche. Zur
Charakterisierung der Festigkeitseigenschaften wurden einige wenige Zug-versuche
in das Versuchsprogramm mit aufjgenommen. Die Verénderung der Z&higkeitseigen-
schaften wurden in Kerbschlagbiegeversuchen gemessen,

Fiir die Ermittlung der Zeitstandfestigkeitseigenschaften wurden fir die kontinuierli-
che Kriechdehnungsmessung Einzelprobenmaschinen (EPM) eingesetzt; war bei der
Versuchsilihrung eine diskontinuierliche Kriechdehnungserfasssung ausreichend,
wurden Mehrprobenmaschinen (MPM) verwendet. Der innere Autbau der Priifma-
schinen ergibt sich aus Abb. 4.2.2-1a und b. Die Beanspruchung der Proben wurde
durch ein gewichtsbelastetes Hebelsystem aufgebracht. Die Warmefiihrung im Ofen,
{iberwacht mit Hilfe von Ni/NiCr-Thermoelementen, stellt eine Temperaturgenauig-
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keit von max. 2 K, bezogen auf die Solltemperatur, sicher. Weitere Einzeleinheiten
zu den Prifmaschinen finden sich in /131/.

=
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Abb. 4.2.2-1: Prinzipaufbau der Priifmaschinen fiir die Zeitstandversuche

Die zu dem jewelligen Priifmaschinentyp gehdrigen Proben sind in Abb. 4.2.2-22a
und b dargestellt. Der mit mindestens 6,4 mm gewshlte Probendurchmeser gewshr-
leistet die Bestimmung zuverldssiger Kennwerte fir die Langzeitfestigkeitseigen-
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Fur die Zugversuche zur Ermittlung der Festigkeitseigenschaften bei Raumtempera-
tur und erhdhten Temperaturen wurde die in Abb. 4.2.2-3 dargestelite Probenform’
gewahlt,

. 0.5us5® a5 __a_b5xes®

|

andy

M6

0 5

keln Unterschnlld

1o

Abb. 4.2.2-3: Abmessung der Warmzugprobe

Fiir die Bestimmung der Kerbschlagarbeit im Kerbschlagbiegeversuch wurden in der
Regetl ISO-V-Proben nach DIN EN 10 045 eingesetzt. In einigen wenigen Féllen, bei
denen der EinfluB einer Langzeitbeanspruchung auf die Kerbschlagarbeit im Ver-
gleich zur rein thermischen Alterung erfaBt werden sollte, wurden aus geometri-
schen Griinden ISO-V-ghnliche Kleinstproben nach DIN 50115 verwendet. Beide
Probenformen sind Abb. 4.2.2-4 wiedergegeben.
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a) ISO-V-Probe b) ISO-V-Kieinstprobe (KLST)

Abb. 4.2.2-4: Abmessungen der verwendeten Kerbschlagbiegeproben

Zur Priifung der Kerbschiagzahigkeit des Grundwerkstoffes wurden die Proben so
angeordnet, daB der Kerbgrund pafallel zur Rohroberflache lag und die RiBlaufrich-
tung von innen nach auBen war. Beim SchweiBgut befand sich der Kerbgrund senk-
recht zur Nahtoberfliche; der RiBfortschritt fand in Umfangstichtung statt. Bei der
WarmeeinfluBzone (WEZ) lag der Kerbgrund in einem Abstand von 0,5 + 0,3 mm
parallel zur Schmelzlinie; der RiBfortschritt erfolgte in Nahtrichtung.



48

8otz heiss

AT e

. e . S
A ',“'- . 5
y b " EF e~ vy
. b g
5 . ¥ f
PR -
B

a) 50 ml H,0, 50 ml C,H-OH,
50 ml HC], 2 g CUS04, 20 S gy

!

',

i ’-‘elzé";’ﬂ- LRV
. e, S LR
Kvs _ :

o $47
2

g i o 1y LSS
A e B
3 NS AT AL Ry

AT
e~
s

42

A
Yo g

i 3 5 " {,:)j,
R Tt e e B

d) 50 ml C,H;OH, 50 ml HCI, 60 min

\Waeg
; "r};':( i'z'..’.'.: :,:‘ :

o % L e
O T RLE S Sl o
3 -‘:?-.‘ Lol .
R 3 ko,
€3 .')'a‘.l % o ,'?' A

J ™ ) il

5 y
Ik T
A ST

S

e) Ammoniakwasser 1:10, 4 V, 10 s f) 50 ml H,0, 50 ml C,H,OH 1ml HC}

20 gFeCly, 3s

Abb. 4.2.3-1: Mikrogefiige (500-fach) von NF616 (Charge CMS) im Lieferzustand (1065°C/2 k+ 770°C2 h)
nach Atzung mit verschiedenen Lisungen
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4.2.3 Lichtoptische Metallografie (LOM)

Da tber dem zu untersuchenden Werkstoff NF616 noch keine Erfahrungen zum
Atzverhalten vorlagen, wurden vorlaufend verschiedene Atzmethoden untersucht,
um eine optimale Gefligedarstellung bei der lichtoptischen Metallografie zu erhalten.
Dabei stand zum einen die Sichtbarmachung des Grundgefiiges und zum anderen
die der Verteilung der Carbidausscheidungen im Vordergrund. Aus Abb. 4.2.3-1 ist
zu sehen, daB sich das Grundgefiige am besten nach einer 3 s dauernden Atzung in
50 mi H20, 50 ml Cz2HsOH, 1ml HCI, 20 g FeCl; abbildet, Abb. 4.2.3-1f. Bei der Car-
bidausscheidung bewerkstelligt dies eine 10 s anhaltende elektrolytische Atzung in
1:10 Ammoniakwasser bei 4 V, Abb.4.2.3-1e.

4.2.4 Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)

Um das Mikrogeflige besser beschreiben zu kénnnen, bedarf es transmissions-
elektronenmikroskopischer Gefiigeuntersuchungen, um Utber das Auflésungsver-
mogen zu verfligen, das zur Beurteilung der Substrukturen, der Versetzungen und
Ausscheidungen notwendig ist. Dabei wurden zwei Préparationstechniken ange-
wandt, die der Metallfolie zur detaillierten Beurteilung der Mikrostruktur und die des
Extraktionsreplika zur statistischen Erfassung der Ausscheidungen.

Zur Herstellung der Metallfolien wurden 1 mm dicke Proben mit einer Diamantsége
aus dem Versuchsmaterial herausgeschnitten und durch Polieren mit Diamantpaste
auf 0,1 mm abgetragen. AnschlieBend wurden diese Proben in einer Losung aus
10%-iger Perchlorsdure in Essigséure bei 10°C und einem Potential von 40 V durch
elektrolytisches Polieren bis zum mittigen Foliendurchbruch auf Préparationsdicke

ausgediinnt.

Zur Anfertigung der Extraktionsreplikas wurden gleichfalls mit 1mm Dicke herausge-
sigte Proben bis auf eine Stéarke von 0,05 mm mittels Diamantpaste abpoliert. Diese
Plattchen wurden sodann beidseitig mit Kohlenstoff bedampft. AnschlieBend wurde
die metallische Matrix in einer 10%-igen BromlGsung in Athanol herausgeldst, so
daf nur noch die Carbide stehengeblieben waren /137/. '

Als TEM-Gerat wurde JEM 200CX des Herstellers Japanese Optical Electron Labo-
ratory verwendet. Zur statistischen Ermittlung der Verteilung und Gro8e der Aus-
scheidungen wurden das interaktive Bildanalysen-System (IBAS) der Firma Kontron
und das nach dem Linienschnittverfahren arbeitende Quantimet 720 von Cambridge

Instruments eingesetzt. |
Zur quantitativen Bestimmung der Anteile kennzeichnender chemischer Elemente in

den Carbiden und der Matrix wurde das Rasterelektronenmikroskop unter zu Hilfe-
nahme der enenergiedispersiven Rontgenanalyse (EDX) eingesetzt.
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4.2.5 SchweiBsimulationsversuche

Zur versuchsmaBig glinstigeren Erfassung der schmalen interkritischen Zone inner-
halb der WEZ einer SchweiBverbindung wurde auf die SchweiBsimulations-technik
zuriickgegriffen. Die Simulation verschiedenster Uberhitzungs- bzw. AnlaBgefiige
wurde auf einer Gleeble-Anlage, die nach dem Prinzip der konduktiven, elektrischen
Widerstandserwérmung arbeitet, vorgenommen. Die Anlage besteht aus einer ge-
trennt steuerbaren mechanischen und thermischen Einheit. Die schematische Dar-
stellung der Anlage ist in Abb. 4.2.5-1 /133/ wiedergegeben.

Thermoelement

Transformator Programm

Funklions-
enerator

Verstarker Comparator

Abb,4.2.5-1: Schel_natische Darstellung der fiir die SchweiBsimulation eingesetzten Gleeble-Appartur

Bei der Simulation der bei einer realen SchweiBung ablaufenden Temperatur-Zeit-
Verldufe wurde der fiir die Gefligeausbildung in der WEZ charakteristische Wert fiir
die Abkiihlung von 800 auf 500°C, der Atg/5-Wert, mit 25 s angesetzt. Dieser Wert
ist unter Berlicksichtigung der hier verschweiBten Wanddicken von 40 und 50 mm,
siehe Abschnitt 4.1.2 *SchweiBverbindung', und angewandten SchweiBparameter mit
einer Warmeeinbringung von 14,4 kJ/cm, siche Tab. 4.1 .2-1, als konservativ anzu-
sehen. Dies leitet sich aus der Berechnung der Schwei Btemperaturzyklen nach /135/

ab, die fiir beide Wanddicken einen theoretischen Atgis-Wert von nur ca. 12 s aus-
weist.

Wegen der bei groBen Wanddicken (>19,8 mm bei ansonsten unverinderten
SchweiBparametern, siehe Tab. 4.1 -2-1) vorhandenen 3-dimensionalen statt einer 2-

dimensionalen Warmeableitung ergeben sich flir die beiden Wanddicken keine Un-
terschiede im Atg/5-Wert /136/.
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Die Entscheidung, einen Atgs-Wert von 25 s zu wahlen, wurde vor folgendem Hin-
tergrund getroffen: Zum einen ist ein Vergleich mit SchweiBsimulationsergebnissen
an P91 mdglich /18/ und zum anderen deckt dieser Wert auch eine Warmeeinbrin-
gung bis zu 25 kd/cm ab. Eine solche Warmeeinbringung wurde namlich z.B. an el-
ner E-Hand-StabelektrodenschweiBung einer Rohrrundnaht mit 20 mm Wandstarke
des Werkstoffes P91 mit groBer/gleich 200°C Vorwarmung in steigender Position
gemessen; sie ist als reprasentativ fiir einen Atgs-Wert von 25 s zu bezeichnen
134/, da hierflr bei dieser SchweiBung unter Verwendung einer Stabelektrode mit
einem Drahtdurchmesser von 3,25 mm 24 bis 30 s ermittelt wurden. AuSerdem deckt
eine Warmeeinbringung von 25 kJ/cm mit einem Atgis-Wert von 25 s auch Unterpul-
ver (UP)-SchweiBungen mit ab.

Die SchweiBsimulation wurde an zylindrischen Probenrohlingen von 15 mm Durch-
messer und 100 mm L&nge vorgenommen. Aus dieser Probenform lieBen sich so-
woh! die Kriechproben fiir die Iso-Stress- und die Kurzzeitstandversuche als auch
die Kerbschlagbiegeproben entnehmen. Vorversuche ergaben, daB in der Mitte der
Probeniénge auf der AuBenoberflache bei Spitzentemperaturen von 800, 1100 und
1300°C ohne Haltezeiten ein Temperaturgradient von 150 K/sec in der Autheiz-
phase und ein Atgis-Wert von 25 s in der AbkUlhlpase erzielbar war. Unter diesen
Bedingungen stellte sich, von der Probenmitte aus gerechnet, eine nutzbare
Priiflange von £10 bis 15 mm homogenen Gefliges ein, was hier am Beispiel des an
der Probenoberflache in L#ngsrichtung gemessenen Harteverlaufes HViY mit
Abb.4.2.5-2 a belegt und durch metallografische Untersuchungen aus dieser Zone in
Verbindung mit einem Harteprofil HV1 quer zur Probe, mittig, Abb. 4.2.5-2 b, best&-
tigt wird.

Héiro [HV1] Harto [HV1]
600 600 - :
. . . . . N . 500 ...?. ...:...‘-;. ,..3,. Ll e e
500 -o..."..-'t"'.‘"'."."-.'.“"-“ A N L] ™= "‘".-""-’-T_—‘*‘_ﬂ\'""w—; ...4-..: ———— AT
400 _4' s B ; s -.. ) 400 . .‘. = ' ‘ DT N .
200 l--;-»-I. . . :”... . - . ‘ o .-;-- 2001 - ~.f'. .;... ‘:.,H.? ,..‘:, ...; a .:
wol oot e ]
o . N B H - . . 0 . - . . .
20 15 -10 -5 0 5 10 15 20 ¢ 1 2 3 4 5 6 7 8 8 10 1N 12 13
Abstand von Prabeamitte {mm) Abstand von Probankante [mm)
a) liings Mitte Probe b) quer Mitte Probe

Abb.4.2,5.2: Hirteverlauf in den SchweiBsimulationsproben (1300°C/Aufheizgeschwindigkeit 150K/s)
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Die 0.g. nutzbare Priifiange korrespondiert mit dem Beginn eines signifikanten Tem-
peraturabfalles in Achsrichtung der Simulationsprobe, Abb. 4.2.5-3.

NE1RTH
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U S 1300'C
© 1200 B

gmoc ............ .,
REESCED « ZITHN g .......... S e,
800

600 NliNB Rohlinge |S?MS mm x 1%0 mm
]

Temperatur /

0 § 10 . 15 20
Abstand (+/—) von Probenmitte, ldngs / mm

Abb. 4,2.5-3: Temperaturprofil auf der AuBenoberfliiche der SchweiBsimulationsproben

Zur Beurteilung der Eigenschaften in der Grobkornzone im Hinblick auf TIV, DIV und
SRC, siehe Abschnitt 2.6.1 'Grobkornzone', wurden SchweiBsimulationsproben
durch Behandiung im Einlagenzyklus mit einer Spitzentemperatur von 1300°C her-

gestelit. Bei den TIV-Proben erfolgte zusatzlich eine StoBgliihung mit 900°C nach
vorheriger Abklihlung auf Raumtemperatur.

Far die Erprobung der Vorgénge in der intetkritischen Zone, sishe Abschnitt 2.6.2

Interkritische Zone', wurden im Einlagenzyklus Spitzentemperaturen von 800 Gber
850, 875, 900, 925 bis hin zu 950°C angewandit,

Bei allen SchweiBsimulationsproben wiesen die Spitzentemperaturen keine Haltezei-
ten auf.



33

Wérmebehandlung Untersuchungen an CQM
TAust/'C | TAnL/'C |LOM |HVY |TEM 1{IBAS |KSV |zZV _|ZSV
970 - X X X X
715 X X X
745 X X
775 X X X X X X X
805 X X
835 X X
1070* - X X X
715 X X X X
745 X X
775" x# x# | x| x# x# | x# | x#
805 X X
835 X X X X X X X
1125 - X X
715 X X
745 X X
775 X X
805 X X
835 X X
1145 - X X X
715 X X X X
745 X X '
775 X X X X X X
805 X X
835 X X X X X X

" Lieferzustand TAust : Austenitisierungstemperatur  TAnl.: AnlaBtemperatur

# Untersuchungen an Schmiedesttick CMS im Lieferzustand 1065°C/2 h + 770°C/2 h

+ EDX:Phasenidentifikation mittels energiedispersiver Réntgenanalyse in CQM

LOM: Lichtopt. Metallografie HV: Vickers-Hérte HVS

IBAS: Interaktives Bildanalyse-System TEM: Transmissionselektronenmikroskopie

KSV: Kerbschlagbiegeversuche (ISO-V-Proben) bei verschiedenen Temperaturen .
Kerb parallel Rohroberfidche, RiBfortschritt von innen nach auen

2V: Zugversuche bei 20, 600, 650°C  ZSV: Zeitstandversuche (Tab. 8 bis 10)

Tabelle 4.3.1-1: Versuchsmatrix CQM-1/CMS-1 zur Ermittlung der Eigenschaften an
NF616-Rohr (CQM) und Schmiedstlick (CMS) in Abhéngigkeit unterschiedlicher
Warmebehandlungszusténde



4.3 Versuchsproramm

4.3.1 Rohr (d x s =350 x40 mm)

.1 Grundwerkstoff (CQM)

Aufgrund der zur Verfligung stehenden NF616-Versuchsmaterialien lag der Schwer-
punkt der Untersuchungen bei dem Rohr (CQM) gemasB Tab. 4.1.1-1 Neben der Er-
fassung des Lieferzustandes mittels chemischer Analyse, Metallografie und mecha-
nisch-technologischer Priifungen nahm die Beurteilung der Wirkung unterschiedii-
cher Warmebehandlungen (verschiedene Austenitisierungs- und  AnlaB-
temperaturen) auf die kennzeichenden Eigenschafien des Geflges, der Zahigkeit
und der Kurz- sowie der Langzeitfestigkeit breiten Raum ein. Die bei den gewéhiten
Warmebehandlungszustanden durchgefiihrten Untersuchungsschritte sind in Tab.
4.3.1-1 in der Ubersicht dargestelit. Zur Kldrung des Alterungsverhaltens wurde die
Kerbschlagschlagarbeit bei Raum-temperatur im Lieferzustand mit der nach einer
thermischen Langzeitauslagerung (bis zu 10.000 h bei 600 und 650°C) verglichen.
Die Veranderungen der Zahigkeits-eigenschaften wurden durch entsprechende me-

tallografische und metallkundliche Untersuchungen zu ergriinden versucht. Die Ver-
suchsmatrix ergibt sich aus Tab. 4.3.1-2.

Wérme- | Auslagerungs- | Auslagerungs-| KSV | KSV [LOM,| TEM| EDX
behandlung | temperatur, ‘C dauer, h ISO-V-| Kleinst-| HV
Probe | probe*
1.000 X X X
600 3.000 X X x*
1070°C/2 h 10.000 X X X
775°C/2 h 1.000 X X *
650 3.000 X X ol ox*
10.000 X X X x*

* ersatzweise am Kopf von Zeitstandproben mit vergleichbaren Laufzeiten
entnommen, siehe Tabelle 4.3.1-3 und 4.4.1-3

KS8V: Kerbschlagbiegeversuch bei 20°C: 1SO- V-Kleinstprobe nach DIN 50115
LOM: Lichtoptische Metallografie HV Harte HV10
TEM: Transmissionselektronenmikroskopie

EDX: Phasenidentifizierung im Rasterelektronenmikroskop mittels energie-
dispersiver Réntgenanalyse

Tabelle 4.3.1-2: Versuchsmatrix CQM-2 zur Ermittlung des thermischen Alterungs-
verhaltens an NF616-Rohr (CQM) im Lieferzustand 1070°C/2 h+775°C/2 h
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Wérme- Prif- } Prifspannung | erwartete| Test- | XX TEM,LOM | x: KSV
behandlung temp. Bruchzeit| typ +:EDX (ISO-V
‘C/h ‘C MPa h o: HV10 | dhnlich)
Zeitdehnverhalten
180 1.000 | EPM b4
600 160 3.000 | EPM X, +{S) X
145 12.000 | EPM
Lieferzustand(L): 132 30.000 | EPM
1070/2 + 775/2 110 1.000 |EPM X, 0
650 104 3.000 |[EPM |x, +{K+S), 0 X
92 10.000 | EPM
81 30.000 | EPM
Iso-Stressversuche
600 3.000 | MPM x{L)*
612 1.000 | MPM
625 160(L) 300 EPM
Lieferzustand(L): | 637 100 | EPM
1070/2 + 775/2 650 30 |EPM x(L)
600 12.000 | MPM
612 3.000 {MPM | x(LW2)
WB-Zustand(W1): | 625 |145(L,W1,W2) 1.000 | EPM
970/2 + 775/2 637 300 | EPM
650 100 | EPM
662 30 |EPM
WB-Zustand{W2): | 600 100.000 | MPM
1070/2 + 835/2 612 30.000 | MPM
625 8.000 | MPM
637 |120(L,W1,W2) 2.500 | EPM x(L,W2)
650 700 |EPM |x,0(L),x(W2)| x(W1)
662 250 | EPM
875 70 |EPM

* ausgebaut nach 1,8% Kriechdehnung; EPM, MPM: Einzel, Mehrprobenmaschine
LOM: lichtoptische Metallografie TEM: Transmissionselektronenmikroskopie in S +K

S: Probenschaft  K: Probenkopf

EDX: Phasenidentifizierung mittels energiedispersiver Rontgenanalyse
HV10: Harte aus Bruchzone, Schaft auBerhalb Einschniirung sowie Kopf

Tabelle 4.3.1-3: Versuchsmatrix CQM-3 flir Zeitstandversuche an NF616-Rohr
(CQM) im Lieferzustand und 2 weiteren Warmebehandlungszusténden

KSV: Kerbschlagbiegeversuch, 20°C, S+K
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Die Detailplanung der Zeitstandfestigkeitsversuche, wie sie in Tab. 4.3.1-8 wieder-
gegeben ist, sah vor, im Lieferzustand (1070°C/2 h) das Zeitdehnverhalten bei 2
Temperaturen (600 und 650°C) mit jeweils 4 Spannungshorizonten bis zu 30.000 h
Laufzeit zu erfassen. Die Bestimmung der Zeitstandfestigkeit in Iso-Stress-
Versuchen erstreckte sich sowoh! flir den Lieferzustand als auch bei zwei weiteren
Warmebehandlungszustanden (970°C/2h und 1070°C/2 h) auf 3 Spannungs-
horizonte (160, 145 und 120 MPa) bei bis zu 7 Temperaturen mit Laufzeiten vom
10 h-Bereich bis hin zu 90.000 h. Die fiir die beiden Warmebehandiungszusténde
angebenen Erwartungshorizonte fir die Bruchzeit orientieren sich, mangels ver-
gleicharer Daten, an den flir den Lieferzustand, anhand der vorgenommenen MCM-
Auswertung der Nippon Steel-Daten (siehe Abschnitt 2.5.1.7 Zeitstandfestigkeit),
abgeleiteten Laufzeiten, Abb, 4.3.1-1.

400 HA1ESR12
T T
CQM, CMS
%00 Jeferzustund
. 600°C ".'::-n 'ik-.
o o M|
2 ™ -..:
~_ 2001-650°Cllli~3 H = f"\ ar
n [ \\ T . K
g | = IR
S — ¥ T
2 MCM {glle Chargen) *u‘ ~
g = MCM: CMS (EPP) Ny, q ™
-
oL ~— MCM: CQM (YAP) ~ N
0 100l [~
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O CUS (exp) : NN
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Bruchzeit / h

Abb. 4.3.1-1: Zeitstandbruchkurven der Schmelzen CQM und CMS .extrapoliert mit der MCM-Methode /95/
auf der Grundlage von Hersteller-Daten /80,123/, verglichen mit eigenen Ergebnissen

An Proben bestimmter Warmebehandlungs- und Beanspruchungszusténde wurden
gezielt metallografische Untersuchungen mit metallkundlichem Charakter vor-
genommen, um vom Geflige AufschluB Gber das festgestellte mechanische Ver-
halten zu erlangen. Im Rahmen dieser Arbeit wird allerdings nur tiber die Ergebnisse
berichtet, soweit sie bis zu einer Versuchsdauer von 10.000 h vorlagen. Insoweit ist

das in Tabelle 4.3.1-3 dargestellte Raster mit von den sich tatsdchlich einstellenden
Versuchsergebnissen gepragt.

Zum Vergleich des Einflusses einer thermischen Beanspruchung mit und ohne Zug-
pannungsiiberlagerung auf das Ausscheidungsverhalten des Grundwerkstoffes wur-

den ISO-V-ghnliche Kleinstkerbschlagbiegeproben bei 20°C geprift (siehe Tab.,
4,3.1-2 und -3).
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SchweiBverbindung CSJ / CSK Iso-Stress-Versuche (alle WB)
SG und WEZ (alle WB) quer zur Naht CSJ
Wérmebe- | LOM |Hérte | KSV | TEM { Temp. | Spann. | erwartete | Test- | LOM
handlungs- Bruchzeit*| typ
zustand | CSJ | CSJ
(WB) CSK | CSK |CSK| CSJ 'C MPa h
‘C/h
600 12.000 MPM | x
612 3.000 MPM X
625 | 145 1.000 EPM X
637 300 |EPM X
S X X X X 650 100 EFPM X
Al X X X 662 30 EPM X
A2 X X X X 600 100.000 |[MPM X
A3 X X X 612 30.000 MPM X
625 8.000 MPM{ x
637 | 120 2.500 EPM X
650 700 EPM X
662 250 EPM X
675 70 |EPM X
* Bruchzeit bezogen auf Grundwerkstoff-Lieferzustand 1070°C/2 h+ 775°C/2 h
WB: S=wie geschweilt Al= 710°C/4 h (niedrig); '

A2= 740°C/4 h (normal) A3= 770°C/4 h (hoch)
EPM: Einzelprobenmaschine ~ MPM: Mehiprobenmaschine
KSV: Kerbschlagarbeit-Temperatur-Kurve, je Temperatur 1 ISO-V-Probe;
Kerblage:WEZ=0,5+ 0,3 mm neben Schmelziinie, RiBfortschriitt in Nahtrichtung
SG= senkrecht Oberfliche, Mitte Naht, Rifortschriitt in Nahtrichtung
Hante: HV5-MeBreihen quer zur Schmelzlinie,

Erfassung der Erweichungszone in WEZ '
LOM: lichtoptische Metallografie TEM: Transmissionselektronenmikroskopie

Tabelle 4.3.1-4: Versuchsmatrix CSJ-/CSK-1 fiir die Erprobung der unterschiedlich
warmebehandelten SchweiBnéhte CSJ und CSK an NF616-Rohr (CQM) mit NF616-

dhnlichem SchweiBgut
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.2 SchweiBverbindung (CSJ und CSK)

Die mechanisch-technologischen Eigenschaften wie Harte und Kerbschlagzahigkeit
im SchweiBgut und in der WarmeeinfluBzone (WEZ) wurden an der SchweiBverbin-
dung CSK im Zustand 'wie geschweiBt' und in 3 verschiedenen AnlaBzustanden
(710, 740 und 770°C jeweils 4h gegliiht) erprobt. Die Zeitstandfestigkeits-
- eigenschaften quer zur Naht wurden in Iso-Stress-Versuchen wie beim Grundwerk-
stoff bei 2 Spannungshorizonten (120 und 145 MPa) und bis zu 7 Temperaturen an
~der SchweiBverbindung CSJ gleichfalls in allen 4 Wéarmebehandlungszustinden
ermittelt. Neben metallografischen Untersuchungen wurden an einigen ausgewahi-
“ten Proben metallkundliche Betrachtungen angestellt. Die sich letztlich unter Be-
" ricksichtigung der Ausflihrungen Uber die dargestellten Versuchsergebnisse des
Grundwerkstoffs, siche Abschnitt 4.3.1.71, einstellende Versuchsmatrix ist in Tabelle
4.3.1-4 wiedergegeben. |

.3 SchweiBsimulation (Grundwerkstoff CQM}
- Die SchweiBsimulationsversuche waren von 2 Ziglen bestimmt;
» Bestimmung und Eigenschaften der Erweichungszone (interkritische Zone) in der
WarmeeinfluBzone (WEZ) und
e Untersuchung des Verhaltens der Grobkornzone in der WEZ.

Die Bestimmung der Erweichungszone erfolgte zum einen durch Hartemessungen
HV10 an in einem Temperaturbereich von 800 bis 925 °C stofgegliihten Proben
ohne und mit AnlaBgliihung (740°C/4 h); zum anderen wurden an letzteren Warm-
zugversuche bei 600°C mit niedriger Dehnrate (10° s™) durchgefiihrt: In Iso-Stress-
Versuchen wurden die Bruchzeiten in Abhéngigkeit der StoBglithternperatur von 800
bis 900°C bei 2 Temperaturen (612 und 625°C) mit einer Prifspannung von
145 MPa bestimmt. Das sich hieraus érgebende Minimum war EingangsgroBe fir
das Zeitstandverhalten in der Erweichungszone, das mittels Iso-Stress-Versuchen
bei 2 Spannungsniveaus (120 und 145 MPa) in einer Temperaturspanne von 600 bis
662°C erfaBt an Proben, die mit einer StoBgliihung 850°C und einer AnlaBglihung
von 740°C/4 h behandelt waren. Metallografische Untersuchungen mit metallkundli-
cher Analyse wurden erganzend vorgenommen. Die Auswah! richtete sich vornehm-
lich nach geeigneten Vergleichsproben des Grundwerkstoffes, siche Tabelle 4.3.1-3.
Weitere Einzelheiten zur Versuchsmatrix sind aus Tabelle 4.3.1-5 ersichtlich,
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Versuchsziel Gleeble-Zyklus Versuche
Tmax /°C ohne Haltezeit
1.Bestimmung und Eigenschaften
der Erweichungszone in
der WEZ
a)Bestimmung von Tmax fiir die e 800, 825, 850, 875,900 u. | e Harte HV10

Erweichung 925 m.u.0.740°C/4 h
¢ 800, 825, 850, 875,900 u. {» WZV bei 600°C
925 mit 740°C/2 h mit Dehnrate 10° 5™
800, 825, 850, 875, 900 Iso-Stress-Versuche*:
mit AnlaBglithung + 145 MPa:
740°C/2 h 612,625°C
(WB-Zustande SA1-5) '
b)Zeitstandfestigkeit im Bereich | Tmax fiir Erweichung: Iso-Stress-Versuche®
der Erweichung gewshit: 850°C# mit » 120 MPa:
AnlaBgliihung 600, 612, 625,
740°C/2 h 637#,"*,650, 662°C
(WB-Zustand SA3) |« 145 MPa:
612,625°C
2.Untersuchung des Verhaltens
der Grobkornzone
b) Temperatur induzierte 1300 Kerbschlagarbeits-
Versprodung (TIV) 1300+900 StoBglithung Temperatur-Kurven
m. u. 0. 740°C/2 h 1 1SO-V-Pr. je Temp.
¢) Dehnungsinduzierte 1300 KSV bei 20°C an bei
Verspridung (DIV) 740°C im WZV mit
0,3/0,7/11,0/1,5% vor-
gedehnten Proben
a) Stress Relief Cracking (SRC) 1300 s W2ZV

bei 550, 600,650,
700 und 775°C
mit Dehnrate 3-10™* ™
o WZV bei Temp. mit
min. Bruchdehnun
Dehnrate 10°s**

W2V: Warmzugversuch KSV:  Kerbschlagbiegeversuch an ISO-V-Kleinstproben
* erwartete Bruchzeiten bezogen auf Lieferzustand und Testtypen wie in Tab. 8

"LOM # TEM

SA: SchweiBisimulation u. Anlassen

Tabelle 4.3.1-5: Versuchsmatrix CQM-4 flr SchweiBsimulation an NF616-Rohr

(CQM)
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Das Verhalten der Grobkornzone wurde wie folgt untersucht:

L temperaturinduzierte Versprodung (TIV)
- Vergleich von Kerbschlagarbeits-Temperatur-Kurven von Proben mit
einfacher und doppelter StoBglithung {1300 und 1300+900°C) im Zu-
stand mit und ohne AnlaBglithung (740°C/4 h)

® dehnungsinduzierte Versprodung (DIV)
- Ermittlung der Kerbschlagarbeit bei Raumtemperatur an bei der
AnlaBtemperatur von 740°C bis zu 1,5% vorgedehnten Proben
nach vorheriger StoBglihung bei 1300°C

] Stress Relief Cracking (SRC)
- Proben mit StoBglithung bei 1300°C:
Warmzugversuche mit niedriger Dehnrate (3 - 10* s™) zur Be-
stimmung des Bruchdehnungsminimums in einem Temperatur
fenster, beginnend von 550°C bis zur oberen Grenze der An-
laBglGhtemperatur (775°C);
- Kurzzeitkriechversuche mit einer Kriechgeschwindigkeit von 10° s
bei der Temperatur, die zu einem Bruchdehnungsminimum fihrte, zur

Kontrolle, ob interkristalline RelaxationriBbildung ein getreten ist oder
nicht.

- Die zugehbrige Versuchsmatrix mit weiteren Details ist im Uberblick in Tabelle 4.3.1-
5 dargestellt.

4.3.2 Schmiedestlick (d x s = 350 x 50 mm)

.1 Grundwerkstoff (CMS)

Bei dem Schmiedestiick (CMS) erstreckte sich der Untersuchungsumfang nur auf
den Lieferzustand (1065°C/2 h + 770°C/2 h), somit entfielen die fiir das Rohr {Cam)
durchgefiihrten Grundlagenuntersuchungen zum Geflige verschiedener Wirmebe-
handlungszustéinde entsprechend Tabelle 4.3.1-1. Aus Vergleichszwecken zum
Rohr (CQM), siehe Tabelle 4.3.1-3, wurde das Schmiedestiick {CMS) im Zeitdehn-
verhalten und im Iso-Stress-Versuch getestet, Tabelle 4.3.2-1. wobei der Prifumfang
im Iso-Stress-Versuch etwas geringer ausfiel. Metallografie und Hartemessungen an
einigen zeitstandbeanspruchten Proben schlossen sich an, siche Tabelle 4.3.2-1,
Gleichfalls miterfaBt wurde das Alterungsverhalten des Schmiedestlicks (CMS), Ta-

belle 4.3.2-2, nach thermischer Auslagerung sowie die Verinderung der Kerb-
schlagzahigkeit nach Zeitstandbeanspruchung, Tabelle 4.3.2-1,
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Warme- Priif- | Priif- erwartote | Test- | LOM |KSV |HV10
behandlurg |temp. {spann. |Bruchzeit|typ

*C/h C MPa h
Zeitdehnverhalten
200 300 | EPM
190 1.000 | EPM
600 | 180 2.000 | EPM X
1065/2 + 170 4.000 |EPM X
770/2 160 10.000|EPM | x* X X
130 300 | EPM
650 | 120 2.000 |EPM
110 5.000 [ EPM
100 10.000 | EPM x* X

lso-Stressversuche
600 | 160 10.000 { MPM

612 | 160 2.000 { MPM
1065/2und | 600 | 145 30.000 { MPM
770/2 612 | 145 8.000 | MPM

600 >100.000 | MPM

612 | 120 50.000 | MPM

625 20.000 | MPM

* verkiirzte Laufzeiten eingetreten

LOM: lichtoptische Metallografie

KSV: Kerbschiagbiegeversuch mit ISO-V-Kleinstproben bei Raumtemperatur
aus Schaft und Kopf

EPM: Einzelprobenmaschine ~ MPM: Mehrprobenmaschine

HV10: Harte aus Bruchzone, Schaft auBerhalb Einschniirung sowie Kopf

Tabelle 4.3.2-1: Versuchsmatrix CMS-1 fiir Zeitstandversuche an NF616-
Schmiedestiick (CMS) im Lieferzustand 1065°C/2 h+770°C/2 h
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Warme- Auslagerungs- | Auslagerungs-| KSV | LOM
behandlung | temperatur da,z;er 1SO-V| HV
*'C
Grundwerkstoff CMS 1.000 X X
1070°C/2 h 600 3.000 X X
775°C/2 h 10.000 X X
Schweifnaht CSS 600 3.000 X X
740°C/4 h 10.000 X X

KSV: Kerbschlagbiegeversuch bei 20°C

LOM: Lichtoptische Metallografie HV: Hartemessungen HV10
Tabelle 4.3.2-2: Versuchsmatrix CMS-2/CSS-2 zur Ermittlung des thermischen
Alterungsverhaltens an NF616-Schmiedestiick (CMS) im Lieferzustand
1065°C/2 h+775°C/2 h und SchweiBnaht CSS nach AnlaBglthung 740°C/4 h

.2 SchweiBverbindung (CSS)

Bei der SchweiBverbindung (CSS) des Schmiedestiickes (CMS) beschrénkte sich
die Prifung auf den AnlaBzustand 740°C/4 h, der die Metallografie und metallkund-
liche Untersuchungen sowie Hartemesungen und Kerbschlagbiegeversuche im
SchweiBgut und der WEZ umfaBte, Tabelle 4.3.2-3 . Ergénzend hierzu wurden Zeit-

dehnversuche bei 600 und 650°C mit 3 Spannungshorizonten, Tabelle 4.3.2-3,
durchgefiihrt.

4.4 Versuchsergebnisse

4.41 Grundwerkstoif (Rohr CQM und Schmiedestiick CMS)

-1 Chemische Zusammensetzung und Umwandlungsverhalten

Die als Stiickanalyse an den beiden Erzeugnisformen Rohr (CQM) und Schmiede-
stiick (CMS) ermitielte chemische Zusammmensetzung ist im Vergleich zur Schmel-
zanalyse des Herstellers Nippon Steel Corporation, entnommen aus /80 und 123/, in
Tabellg 4.4.1-1 wiedergeben. Die Werte stimmen im Rahmen tblicher Abweichun-

gen zwischen Stiick- und Schmelzanalyse hinreichend gut Gberein und erfiillen die
in Tabelle 2.5-1 gesteliten Anforderungen.

Wahrend C mehr an der oberen Grenze des Analysenbandes liegt, bewegen sich
die Tbrigen fiir die Zeitstandeigenschaften maBgeblichen Elemente wie Cr, Mo, W,
V, Nb und N im mittleren Drittel. Besonders aufféllig ist der extrem niedrige S-Gehalt
von 0,001% im Schmiedestlick im Vergleich zum Rohr mit 0,015%. Welterhin sind

fiir die Elemente Si, Ni und Al die spezifizierten Obergrenzen bei weitem nicht aus-
geschipit.
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SchweiBverbindung CSS, SG und WEZ | Zeitdehnversuche quer zur Naht CSS

Wéarmebe- |LOM |Héarte |KSV | TEM + f Temp. |Spann. |erwartete | Test- |LOM

handlungs- Bruchzeit * | typ
zustand
(WB)

‘C/h ‘C MPa h

180 | 1.000 EPM
600 170 | 4.000 EPM
740°C/4 h X X X X 160 | 10.000 EPM

120 | 2.000 EPM
650 110§ 5.000 |EPM
100 | 10.000 EPM

oM X X X X

* Bruchzeit bezogen auf Grundwerkstoff-Lieferzustand 1070°C/2 h+ 775°C/2 h

KSV: Kerbschlagarbeit-Temperatur-Kurve, je Temperatur 1 1ISO-V Probe

Kerblage: WEZ=0,5 + 0,3 mm neben Schmelzlinie, RiBfortschriitt in Nahtrichtung,
SG= senkrecht Mitte Naht, RiBfortschriitt in Nahtrichfung

Hérte: HV5-MeBreihen quer zur Naht zur Erfassung der Erweichungszone in WEZ

LOM: lichtoptische Metallografie EPM: Einzelprobenmaschine

Tabelle 4.3.2-3: Versuchsmatrix CSS-1 fiir die Erprobung der Schweinaht CSS an
NF616-Schmiedestlick {CMS) mit E 911-dhnlichem SchweiBgut nach AnlaBglihung
740°C/4 h

Das fiir den Stahl NF616 charakteristische Umwandlungsverhalten ist am Beispiel
der Analyse der Charge CMS in Abb. 4.4.1-1 in einem kontinuierlichen Kihizeit-
Temperatur-Umwandlungs-Diagramm (KTU) dargestellt. Auch nach langen Abkih-
lungszeiten (>2 h) liegt ein volisténdig umgewandeltes Gefiige in Form von Martensit
mit Carbiden vor. Erst nach »6 h Abkihlungsdauer tauchen ferritische Gefligebe-
standteile auf. Die Martensittemperatur Ms wurde mit 395°C bestimmt, der fir die
Zeltstandfestigkeitseigenschaften maBgebliche o /o + y-Umwandlungspunkt Ac; mit
825°C. Die Hartewerte liegen in weiten Bereichen zwischen 460 bis 420 HV10,
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Element Rohrschmelze Schmiedestiickschmelze | Spezifikations-
Gew. % caoM YAP* CMS EPP* vorgabe*
C 0.115 0.124 0.111 0.106 0.06 -0.13
Si 0.028 0.02 0.045 0.04 <0.50
Mn 0.46 0.47 0.46 0.46 0.30 - 0.60
P n.b. 0.011 n.b. 0.008 <0.020
S 0.006 0.006 0.001 0.001 <0.010
Cr 8.85 9.07 8.85 8.96 8.00 - 9.00
Mo 0.42 0.46 0.48 0.47 0.30 - 0.60
w 1.85 1.78 1.85 1.84 1.50 - 2.20
\Y 0.20 0.19 0.21 0.20 0.15-0.25
Nb 0.065 0.063 0.075 0.069 0.03-0.10
B <0.008 0.003 <0.008 0.001 <0.006
N 0.042 0.043 0.049 0.051 0.030 - 0.070
Ni 0.068 0.06 0.062 0.06 <0.40
Al <0.02 0.002 <0.030 0.007 <0.04

* Angaben von Nippon nach /80, 123/

Tabelle 4.4.1-1: Chemische Zusammensetzung der Produktionsschmelzen Rohr
(CQM) und Schmiedestiick (CMS) des Werkstoffes NF616

1200 oo
NF616

1000+ CMS
o

800+
; (F\+ Carblds
)
o 600+
©
3

4004
@

200+

428 177
o . : 428 .

10° 10! 102 1.0’ TI{)" 108 10°
Zeit / s

Abb. 4.4,1-1: KTU-Diagramm fiir die Schmelze CMS
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.2 Mikrogefiige und Harte

Das Mikrogeflige der beiden Schmelzen CQM (Rohr) und CMS (Schmiedestiick)
wurden gemé&B Tabelle 4.3.1-1 metallografisch in unterschiedlichen Warmebehand-
lungszusténden mit Variation der Austenitisierungs- und AnlaBtemperaturen unter-
sucht:

- Lichtoptische Metallografie (LOM) bzw. Harte

- Lieferzustand Im Lieferzustand (1070°C/2 h + 775°C fur CQM und 1065°C/2 h +
770°C/2 h flr CMS) besteht das Mikrogefiige bei lichtoptisch metallografischer Be-
trachtung (LOM) aus vollstandig angelassenem Martensit mit Carbidauscheidungen
auf den ehemaligen Austenit-und den Subkorngrenzen (Martensitlatten). Darber
hinaus finden sich Carbonitride in der martensitischen Matrix, siche Abb. 4.4.1-2.
Die GriBe der Ausscheidungen selbst ist zu klein fiir eine Feinauflésung im Lichtmi-
kroskop; dies bedurfte des Einsatzes der Transmisssions-Elekironen-Mikroskopie
(TEM), siehe hierzu spater. Die beiden Chargen unterscheiden sich bei der LOM im
Mikrogeflige nur wenig; die mittlere Austenit-Korngrd8e erscheint bei der Schmelze
CQM etwas groBer als bei CMS. Angaben zur SubkorngrdBe finden sich im nachfol-
genden Kapitel Giber die TEM-Untersuchungen.

-,
i

*a

e
7 AR

ol 3
e

A R AU
a) Schmelze CQM
Abb.4.4.1-2: Lichtoptische Metallografie des Mikrogefiiges der Chargen CQM und CMS im Lieferzustand

s
[3

- Wérmebehandlung; mit unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen

im nichtangelassenen Zustand Der EinfluB auf das Mikrogeflige im nichtangelas-
senen Zustand durch eine Wiarmebehandiung mit unterschiedlichen Austenitisie-
rungstemperaturen ergibt sich flir die Schmelze CQM représentativ aus Abb. 4.4.1-3.
In allen Fallen liegt ein vollmartensitisches Gefiige vor, bei dem von 870°C/2 h Uber
1070°C/2 h bis hin zu 1145°C/2 h eine deutliche VergroBerung der ehemaligen
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Austenitkorngrenzen, belegt mit MxsCs, festzustellen ist. Der mittlere Korndurchmes-
ser steigt von 970°C bis 1125°C in etwa linear von ca. 10 auf 30 *m, um dann bei
1145°C Uberproportional auf 65 sm anzuwachsen, Abb. 4.4.1-4.

e ) A S NN (0 s T
)Yz n b) WCZh

Abb, 4.4.1-3: Lichtoptische Metallografie des Mikrogefiiges der Charge CQM nach unterschiedlicher
Austenitisierung ohne nachfolgendes Anlassen

-Warmebehandlung_mit__unter-
schiedlichen Austenitisierungs-

und _AnlaBtemperaturen Bei

einer konstanten Austenitsie-
rungstemperatur fiiht eine stej-
gende AnlaBtemperatur von 715
Uber 745, 775, 805 bis hin zu
835°C zu einer deutlich sichtba-
ren Erholung des Gefliges, bei
dem eine zunehmende Aus-

scheidung von im Martensit nach

der Austenitisierung noch gels- 50 1000 1050 1100 1150 1200
stem C und N in Form Carbiden Austenitisierungstemperatur / °C
und Carbonitriden  stattfindet, A

. . . . Abb. 4.4,1-4: AustenitkorngriBe in Abhingigkeit der Austeniti-
sne'he hlerzu.m Abb. 4.4.1-5 bei- ° sierungstemperatur der Schmelzo CQM
spielhaft die entsprechenden

Verénderungen ausgehend von einer Austenitisierung bei 1070°C/2 h.
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Nzheres zur Mikrostruktur des Mikrogefliges wird nachfolgend mit den Ergebnissen
von den TEM-Untersuchungen berichtet.

Die gefiigeméBig erkennbare 500 — m’;""“‘
Erholung drlickt sich auch in ssot-1 Z :: :?72::_
einer signifikanten Erweich- 200 \\ v o 1o |
ung, gemessen durch Harte- o ~ ;m m i
reihen HV5, wie in Abb. 4.4.1- £ NS o

8 dargestellt aus. Die Mar- £a0 %\\g

tensithdrte von ca. 440HV5 T |-

fallt mit steigender AnlaB- 200 %8 ;
tempe\rla;ur a;lméh:ich an.{x)fﬁca. - storttorung und Anivson, o 2 b
220 H ab; eine iffer- t

3
hur
austenitisiert 700 750 800 830

enzierung zwischen den 4 ge- Temperatur / *C

wéhiten  Austenitisierungs- Abb. 4.4.1-6; Hirte der Charge COM in Abhiingigkeit der
temperaturen (970, 1070, 1125  Austenitisierungs- und AnlaBtemperatur (jeweils 2 h wirmebehandelt)
und 1145°C) ergibt sich nur

bei den unteren AnlaBtem-peraturen. In diesen Féllen weist die Harte bei der hich-
sten AnlaBtemperatur (1145°C) die héheren Werte auf; bei der niedrigsten (970°C)

verhdlt sie sich umgekehrt. Die maximalen Harteunterschiede betragen rund
50 HVS.

- Zeitstandbeanspruchung: 1070°C/2 h + 775°C/2 h wirmebehandelt (Lieferzustand)
Zur Erfassung der sich durch die Zeitstandbeanspruchung im Hinblick auf eine Ent-
testigung bemerkbar machenden Veranderungen des Mikrogefilges wurde gemaB
den Tabelle 4.3.1-3 und 4.3.2-1 die Harte in der Bruchzone, im Schaft auBerhalb der
Einschnlirungszone sowie im Kopf gebrochener Zugproben gemessen. Aus Abb.
4.4.1-7 lassen sich im wesentlichen 2 Einflisse ableiten. Dies sind in Abhangigkeit

der Beanspruchungsdauer zum einen die Kriechdehnung und zum anderen die
Temperatur, wobei letztere in threm Einflug Gberwiegt.

Die Harte HV10 nimmt vom Kopf (praktisch kriechdehnungsfrei), tiber den Schaft
auBerhalb der Einschniirungszone (geringe Kriechdehnung) zur Bruchzone
(maximale Kriechdehnung) hin kontinulerlich ab. An der fiir diese Messungen aus-
gew&hiten Probe mit bei 850°C Idngster Laufzeit (ca. 6.500 h) fallt die Harte von ca.
225 Uber 180 auf 150 HV10 ab. Fiir 600°C betragen diese Werte nach knapp
©.700 h rund 230, 210 und 170 HV10. Wihrend der ErweichungsprozeB im Grund-

werkstoffgeflige bei 650°C bereits nach 1.000 h einsetzt, ist dieser fiir 600°C erst
nach 5.000 h festzustellen.
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Bezogen auf den Lieferzustand ist im Kopf der Proben kaum eine Verénderung der
Hartewerte in Abh&ngigkeit der Beanspruchungsdauer zu erkennen.

Eine Differenzierung nach den beiden untersuchten Schmeizen CQM und CMS so-
wie nach den angelegten Spannungen ist nicht zu abzulesen.

thermische Auslagerung: ¥ CQM Lieferzustand
/g"“"- % __650C S Li
250 ‘ ‘ X CMS Lieferzustand
i p—-800°C — O M 650°C Bruchzone
T ¥ o g e =B ® 650°C Schaft
™~200 .
o @] chaft 650°C: Bruchzone 600°C O 600°C Bruchzone
t . '--L“‘-'-__ *
O . - O t— © 600°C Schaft
I \J
. ] *-.\_:T‘(- n::hmno 650°C & 600°C Kopf
(8 W, 0,
= S| g % & CQM ausge!. 600°C
& e|lg &£._¢& 2 .
- |2 o= z= e % CQM ausgel. 650°C
= | v o o =
o o - ot o [= 1
(5] o] O "| - o
100

1
0 2000 4000 6000 8000 10000 12000
Beanspruchungsdauer / h

Abb.4.4.1-7: Verinderung der Hirte bei den Schmelzen CQM umd CMS (Lieferzustand) infolge Zeitstandbe-
anspruchung

- Thermische Auslagerung - 1070°C/2 h + 775°C/2 h wirmebehandelt
(Lieferzustand) Die nach Tabelle 4.3.1-2 im Hinblick auf die Harteverénderungen
vorgesehene Nachuntersuchung der thermisch ausgelagerten Proben der Schmelze
CQM zeigt fiir 600°C bereits nach einer Auslagerungsdauer von nur 1.000 h einen
deutlichen Harteanstieg von ca. 220 HV10 auf rund 250 HV10. Der Wert 250 HV10
reprasentiert auch das Maximum, denn im weiteren Verlauf der Auslagerung {allt die
Harte nach knapp 10.000 h allméhlich wieder auf ca. 230 HV10 ab, Abb. 4.4.1-7. Bei
650°C Auslagerungstemperatur liegt ein &hnlicher Effekt vor; die Harte ist jedoch
tiber die gesamte Gberpriifte Auslagerungsdauer ca. 10 Hérteeinheiten hdher.




Transmissionselektronenmikroskopie (TEM)
- Lieferzustand  Die TEM- g

charge CQM zeigen dicht mit
Carbiden belegte ehemalige :
Austenitkorngrenzen, Abb.4.4.1-

8. Innerhalb des ehemaligen
Austenitkorns haben sich durch
Erholungsvorgénge, gesteuert -
von Versetzungsbewegungen
wahrend des Anlassens, lang-

2 . R e
gestreckte Subkdrner mit unter- Abb. 4.4.1-8: TEM-Metallfolie von CQM-Lieferzustand: Carbidbe-
schiedlicher Versetzungsdichte legung auf dea Austenit- und Subkomgrenzen
und -strukturen (Versetzungs-
netzwerke) gebildet, siehe Abb.4.4.1-9 un 4.4.1-10, wobei die Martensitlatten-

grenzen zu Subkorngrenzen wurden.

Abb. 4.4.1-9: TEM-Metallfolie von CQM-Lieferzustand: Abb. 4.4.1-10: TEM-Metallfolie -Lieferzustand:
Verlingerte Subk&mer geringer Versetzungsdichte Subkornbildung durch Vﬂmm

Auf diesen haben sich gleichfalls Carbide, jedoch im Vergleich zu den ehemaligen
Austenitkorngrenzen in geringerer Haufigkeit und GréBe ausgeschieden, Abb.4.4.1-
8. Die auf Korngrenzen ausgeschiedenen, mehr kugelig ausgebildeten Carbide wei-
sen einen Teilchendurchmesser bis zu 0,2 *m auf und konnten mittels SAD
(Selected Area Diffraction)-Methode als MsCs indentifiziert werden, Abb.4.4.1-11.
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Einige kleinere Mx3Cs-Teilchen mit einem Durchmesser bis zu 0,1 *m finden sich
auch im Innem der Subkdrner, Abb.4.4.1-12.

Abb. 4.4.1-11: TEM-Metallfolie von CQM-Lieferzustand: Abb. 4.4.1-12: TEM-Metallfolie von CQM-Lieferzustand:
groBe M23Cs-Carbide auf Subkomgrenzen feine M3Cg-Carbide und Carbonitride im Subkorninneren

Neben MxCs sind auch Carbide des Typs
M(C,N) im Subkorngeflige vorhanden,
Abb.4.4.1-12, die wesentlich kleiner und von
anderer Gestalt sind, Abb.4.4.1-11. Die Mor-
phologie und die Zusammensetzung variiert
von kugelférmigen, Nb-reichen zu plattenar-
tigen, V-reichen M(C,N)-Ausscheidungen,
Abb.4.4.1-13, (letztere treten vorwiegend als
VN-Partikel auf).

M

-

NbX

Abb. 4.4.1-13: TEM-Metallfolie von CQM-Lieferzu-

Eine Besonderheit stellt dabei die
Kombination beider Ausscheidungs-
formen dar. Plattenférmige, V-reiche
M(C,N)-Carbide sind 'Flligeln eines
_v“ e Propellers gleich’, ausgehend von den
. E runden, Nb-reichen Carbonitriden

- 0.1um
oy o (reprasentieren die 'Nabe eines meist 2

) n T i s R it S OO0 T TODRINIE), RWRCE0N,
Abb. -14: -} von -Lieferzu-
stand: kombinierte Nb(C,N)-VN-Propeller Abb.4.4.1-14.




Die Mikrostruktur des Schmiedestiicks CMS zeigt mit den in die LAnge gewachsenen
Subkdémern und den Versetzungsnetzwerken ein dhnliches Aussehen, Abb.4.4.1-15
und Abb. 4.4 1-16. Dies trifft auch fiir die Ausscheidungscharakteristik der MxsCe-
Carbide und der M(C,N)-Carbonitride zu. Die GréBenunterschiede und die Gestalt
dieser Ausscheidungen sind in Abb.4.4.1-17 anschaulich wiedergegeben. Hierin
liegt der Hauptunterschied zwischen den beiden Schmelzen, wie die weiter unten
angefiihrte quantitative Analyse der Ausscheidungspartikel nach deren GrdB8e und
statistischer Verteilung belegt.

Abb. 4.4.1-15: TEM-Metallfolie von CMS- Abb. 4.4.1-16: TEM-Metallfolie von CMS-Lieferzustand:
Lieferzustand Carbide aof den Austenit-und ersetzungsnetzwerke auf den Austenit- und Subkomn-
Subkomgrenzen grenzen

- Warmebehand i terschiedlich
Austenitisierungst turen im_nicht |
senen Zustand  Entsprechend den Angaben in
Tabelle 4.3.1-1 wurde die Mikrostruktur der
Rohrschmelze CQM nach einer Austenitisie-
rungsbehandlung bei 970, 1070 und 1145°C/
jeweils 2 h ohne nachfolgendes Anlassen me-
tallkundlich untersucht.

Im nicht angelassenen Zustand liegt nach dem
Austenitisieren Martensit mit einer hohen Ver- :
setzungsdichte vor, der gelegentlich von spieB- h;mlmmm&w%
artigen Martensitzwillingen durchsetzt ist, wie

aus Abb.4.4.1-18 beispielhaft fir die Austenitisierung bei 970°C ersichtlich ist. Au-
Berdem finden sich innerhalb der Martensitiatten nadelférmige Ausscheidungen in
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einer Widmannstatten-Struktur, Abb.4.4.1-19 exemplarisch fir 970°C, die als Fe-

reiche M;C-Carbide indentifiziert wurden.

Abb. 4.4.1-18: TEM-Metallfolie von CQM
(TA=970°C):

Im Kominnern sind kugelfdrmige Ausschei-
dungen zu sehen, die einen Durchmesser von
2 bis 50 nm aufweisen, Abb.4.4.1-20 als Bei-
spiel fir 970°C. Da nach der Selected Area
Diffraction (SAD)-Methode eine Unterschei-
dung in NbC und NbN nicht maglich war, sind
dennoch unter Berlicksichtigung des N-
Gehaltes und der Auswertung in Extraktions-
replika Nb-Carbonitride als die wahrschein-
lichste Ausscheidungsform anzunehmen. Die
GréBe der Teilchen |&Bt darauf schlieBen,
daB sie sich wahrend der Austenitisierung
nicht aufgeldst haben.

Abb. 4.4.1-19: TEM-Metallfolie von von CQM
(TA=970°C):
Widmanstitt'sches Gefiige mit Martensitzwillingen

. -
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Abb. 4.4.1-20: TEM-Extraktionsreplika von CQM
(TA=970°C):

withrend Austenitisierung nicht aufgelSste Carbide

Der wesentliche Unterschied in der Mikrostruktur nach der Warmebehandlung mit
verschiedenen Austenitisierungstemperaturen liegt darin, daB sich die ehemaligen
Austenitkérner, siehe hierzu auch Abb. 4.4.1-4, und der mittlere Teilchendurch-
messer der Carbonitride von 26 auf 43 nm, siehe Abb.4.4.1-21, mit steigender Tem-

peratur vergréBern.

AuBerdem ist zu vermerken, daB sich mit steigender Austenitisierungstemperatur
der Volumenanteil ausgeschiedener Teilchen von 0,8% (970°C) dber 0,58%
(1070°C) auf 0,4% (1145°C) verringert, Abb.4.4.1-22.



74

COM, u Portikel i cau
LW ur,z und M(C.N) Austenitisierung, 2h "
Ble7o'c o8- RRRER
“30- BJio70'c ™ | 3 RS
S o Eﬁ otelate
- - X
:i ¥ [A1145C > %08 2 -
g ’: %E * ..I 5
g 20+ r A :go.‘_ . Sata e
x # P £ R -
o 15+ s g-ﬂ E |
= ’ g ¢ 3
s g / # > in'
"é 10 :. ®
¢ Y - resetsieine 1 K
5= 1 ; » Taletele! I- o2 5
3 Y Aoy " 1}450
Mmmmwmr
0 10 40 60 70

Parh‘kaldurchmesser / nm
Abb. 4.4.1.21: relative Hiufigkeit ungeldster Partikel Abb. 4.4.1.22:Volumenanteil ungeldster Pmﬁke.l in
in Abhlingigkeit derAustenitisierungstemperatur in Abhlingigkeit der Austenitisierungstemperatur in
Schmelze COM Schmelze COM

ren Ein Schwerpunld der TEM- Untersuchungen lag in der metallkundllchen Analy-
se der Mikrostruktur des Gefliges der Rohrschmelze CQM nach einer Warmebe-
handlung mit unterschiedlichen Temperaturen fir die Austenitisierung (970, 1070 -

Lieferzustand-, 1145°C/ jeweils 2 h) und das Anlassen (715, 775 - Lieferzustand -
835°C/ jeweils 2 h), sieche Tabelle 4.3.1-1.

- 715°C angelassen

Bei der AnlaBtemperatur von 715°C , macht sich die steigende Austenitisierungs-
temperatur im wesentlichen nur in einer Zunahme der ehemaligen Austenitkorn-
gréBe bemerkbar, siehe hierzu auch Abb. 4.4.1-4. Ansonsten zeichnen sich die je-
weiligen Mikrogeflige durch eine im Vergleich zum Lieferzustand (775°C) hdhere
Versetzungsdichte aus, siehe Abb.4.4.1-12 gegeniiber Abb.4.4.1-23. Ein weiterer

Beleg flr den noch nicht ganz abgeschlossenen ErholungsprozeB ist das Vorhan-
densein von Martensit-Zwillingen, Abb.4.4.1-23.

Neben dem ErholungsprozeB hat auch ein intensiver Ausscheidungsvorgang von
Carbiden und Carbonitriden auf den ehemaligen Austenitkorngrenzen, den Sub-
korngrenzen und im Kominnern stattgefunden, wie am Beispiel fir 1070°C/2 h;
715°C/2 h in Abb.4.4.1-24 gezeigt wird. Die gréberen M:sCs befinden sich haupt-
sdchlich auf den Komngrenzen, die kieineren MX im Kominnern. Die MX-Teilchen
unterteilen sich in kugelférmige Nb(C,N), plattenartige VN sowie in komplexe Aus-

scheidungs-formen von beiden zusammen, sogenannte ‘Propeller. wobei Nh(C N)
als Keimbildner fir VN fungiert.
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..q;".ﬂ _ !; 2
FI_ S

¢) TA= 1070°C (Martensitzwillinge)
Abb.4.4.1-23: CQM-TEM-Metallfolie nach Anlassen bei 715°C und verschiedenen Austenitisisierungs-
temperaturen

- 775°C angelassen
Bei einer AnlaBtemperatur von 775°C ist bei allen Austenitisierungstemperaturen der

ErholungsprozeB gegeniber 715°C deutlich fortgeschritten, was insbesondere in
den noch langgestreckt vorliegenden Subkdmern mit deutlich geringerer Verset-
zungsdichte zum Ausdruck kommt. Gleichzeitig sind sowohl die gréberen MxCe-
Teilchen als auch die feineren MX-Partikel gréBer ausgeschieden. Die Ausschei-
dungscharakteristik ist dabei unverdndert geblieben, d.h. die groBeren MxCe-
Carbide befinden sich im wesentlichen auf den ehemaligen Austenitkorn-grenzen;
die feineren sind auf den Subkorngrenzen anzutreffen, in geringerem Umfang und
zum Teil auch im Korninnem zusammen mit den feinen MX-Partikeln. Letztere set-
zen sich wie bei der 715°C AnlaBtemperatur aus morphologisch gleichartigen
Nb(C,N)-, V(C,N)- und (Nb,V)(C,N)-Ausscheidungen zusammen. Dieser Sachverhalt
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ist am Beispiel der 970°C-Austenitisierung in Abb.4.4.1-25 in einer Ubersicht darge-
stellt.

N

-
3 L %4

_c)MnCG und kugelfdrmige Nb(C.I'Q_) d)M23C¢ und plattenfdrmige VN

Abb. 4.4.1-24: CQM-Extraktionsreplika und -TEM -Metallfolien nach Anlassen bei 715°C und Austenitisieren
bei 1070°

- 835°C angelassen

Nach einer 835°C-AnlaBgliihung ist der ErholungsprozeB gegeniiber den niedrige-
ren AnlaBtemperaturen 715 und 775°C soweit fortgeschritten, daB sich bereits Zell-
strukturen innerhalb der langgestreckien Subkdrer gebildet haben, Abb.4.4.1-26

(1070°C-Austenitisierung reprasentativ fur die anderen Temperaturen). Die Verset-
zungsdichte innerhalb der Subk&rer ist nur noch sehr gering.

Infolge der hohen AnlaBtemperatur von 835°C ist ein signifikantes Wachstum ein-
zelner Carbide und Carbonitride festzustellen, Abb.4.4.1-27. Die gréBeren unter ih-
nen wirken als Hindernisse in Form eines Staus oder eines Festhaltens der Verset-
zungsbewegungen, siehe beispielhaft fir 1070°C die Darstellungen in Abb.4.4.1-28.



b) gestreckie SubkSmer mit niedriger Versetzungs-
dichte

, 0.1 gm
= A e ——
¢) komplexe Nb(C;N)- VN-Partikel d) groBe M23Ce-Carbide und plattenartige VN
‘Propeller’
Abb. 4.4.1.25: COM-Metallfolien nach Anlassen bei 775°C und Austenitisieren bei 970°C

Besonders aufféllig ist der hohe Ausscheidungsgrad relativ grober MxCs-Carbide
(bis 150 nm gefunden) auch auf den Subkorngrenzen, Abb.4.4.1-26d und -28a und
-28b. Die plattenartigen V(C,N) haben sich an Subkorngrenzen, Abb.4.4.1-28c¢, und
im Korninnern ausgeschieden; dies gilt auch fir die kugelidrmigen Nb(C,N),
Abb.4.4.1-28d. Die komplexen (Nb,V)(C,N) -'Propeller- sind vorwiegend im Inneren
der Subkdrner an Versetzungen anzutreffen, Abb.4.4.1-26c.



¢) MX-Partikel . d) Carbide auf den Subkomngrenzen
Abb. 4.4.1-26: CQM-TEM-Metallfolic nach 835°C und Austenitisieren bei 1070°C

Annammm_cmmumm_ Zur besseren Oharaktenswmng des
Werkstoffes wurden die die Zeitstandfestigkeit kennzeichnenden Eigenschaften des

Mikrogefiiges, wie Subkom- und PartikelgréBe sowie Versetzungsdichte quantitativ
statistisch ausgewertet.

Fir die SubkorngréBe ist am Beispiel
der dem Lieferzustand von Schmelze
CQM entsprechenden Austenitisie-
rung bei 1070°C eine um mehr als
25%-ige Zunahme der mittleren Lat-
tenbreite festzustellen, wenn die An- v |
laBtemperatur von 715 auf 835'C NB(C,N) - V(C,N)

ansteigt, Abb.4.4.1-29. 0.1 um

4

Abb. 4.4.1-27: CQM-Extraktionsreplika (835°C, 1070°C:
M23Cs, MX-"Propeller
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0.lpm
i-—-—-—-!i .-
¢) plattenartige V(C,N) auf den Subkorngrenzen d) Polygnisation der Subkdmer, geringe
Versetzungsdichte
Abb. 4.4.1-28: CQM-TEM-Metallfolien nach Anlassen bei 835°C und Austenitisieren bei 1070°C
-esan
Der Lieferzustand der
Schmelze CMS zeigt im
Vergleich zu CQM eine um 5 CMS, T augt, 1065°C
ca. 20% groBere mittlere ~ ® >
Lattenbreite, die mit 0,49 nm £ e
in etwa derjenigen von COM £ /
bei 835°C AnlaB-temperatur £ o.40 ——
entspricht. A o COM. T 1070°C
AnlaBdouer Zh
0.30 T
700 725 750 775 800 825 850

AnlaBtemperatur / °C

Abb. 4.4.1-29: Subkombreite als Funktion der AnlaBtemperatur
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A . Abb. 4.4.1-30: Rel. Haufigkeit der Ausscheid 1070°
ringert sich von 89 auf 82 nm, in Abmgiﬁi‘h der M“ﬁ“mm“ﬁ?nﬁmw C}

Tabelle 4,.4.1-2.

Bei den Carbonitriden ist zwischen einer AnlaStemperatur von 715 bis 775°C die
gleiche Tendenz der Vergrbberung zu erkennen, Abb.4.4.1-30. Der mittlere Teil-
chendurchmesser ver@nderte sich nur geringfiigig von 14 auf 16 nm, Tabelle 4.4.1-2.
Bei einer 835°C-AnlaBglthung 148t sich gleichfalls eine leichte Neigung zur Vergd-
berung der {(V,Nb){C N)-Ausscheidungen aus der Statistik ablesen, Abb.4.4.1-30, die
sich jedoch im mittleren Teilchendurchmesser nicht auswirkt, Tabelle 4.4.1-2. Die
statistische Verteilung der ausgeschiedenen Partikel in der Schmelze COM bei einer
Austenitisierungstemperatur von 1145°C und verschiedenen AnlafStemperaturen
{715 bis 835°C) ist aus Abb.4.4.1-31 zu ersehen. Der EinfluB einer steigenden An-
laBtemperatur ist bei dieser Austenitisierungsterperatur nicht so ausgepragt wie bei
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Mittlerer Teilchendurchmesser d nach Austenitisierung bei 1145°C und nach-
folgendem Anlassen der Schmelze CQM
T prinsson grbBere Partikel vorwiegend | kleinere Partike! hauptsachlich
o Mz3Ce-Ausscheidungen MX-Ausscheidungen
d Sd N d Sd ] N
nm nm
715 53 9 3.1 431] 2 3 1,1 1666
775 68 | 18 6,2 323] & 3 1,2 1518
835 81 | 27 9.6 2271 12 3 1.0 1040
Mittlerer Teilchendurchmesser d nach Austenitisierung bei 1070°C und nach-
folgendem Aniassen der Schmelze COM
715 72 | 18 586 8521 14 3 1,2 1171
775 89 | 13 46 389] 16 3 1,2 1017
835 82 | 12 4.2 4291 16 3 1.3 892

d: mittlerer Teilchendurchmesser

8:Vertrauensintervail

Sd: Standardabweichung von d
N: Anzahl der erfaBten Teilchen

Tabelle 4.4.1-2: Statistische Auswertung des mittleren Teilchendurchmessers der in
der Schmeize COM nach Austenitisieren bei 1145 und 1070°C und nachfolgendem
Anlassen ausgeschiedenen gréBeren (MaCq)- und kleineren (MX)-Teilchen

1070°C, Abb. 4.4.1-31, fihnt
aber dennoch tendentiell zu
einer Zunahme, insbesonde-
re der MxCe-Teilchen gréfle-
ren Durchmessers von 53 nm
(715°C) Gber 68nm (775°C)
auf 8inm (835°C), was mil
giner Verringerung derjeni-
gen mittleren Durchmessers
zu Buche schifigt, Tabelle
4.4.1-2. Bei den MX-Partikeln
ist dieser Sachverhalt nicht
ginheitiich; der mittere Tell-
chendurchmesser vergroBert

SR
0 COM grébere Portikel Tas, 1145°C
W, mc; o

T -Antasen
e B 715°¢/2n
N 775°C/2h =
:‘é 25+ {4 s35'C/2n
=z
ks
320-
:n 0
@ 15
2
et
[»4
=1
b

o 0 40 60 80 100 120 140 160

Partikeldurchmesser / nm

Abb. 4.4.1-31a: Relative Hiunfigkeit der griberen Partikei
{CQM/1145°C) in Abhingigkeit der AnlaBtemperatur

sich zunachst von 12 auf 18 nm, um dann wieder auf 12 nm zuriickzufallen.



Allerdings liegt fOr diese

Teilchen eine wesentlich . PR
kieinere  Standardabweich- o COM, feinare Partikel T romt 1145‘(:!
ung bei einem schmaleren 3 mﬁxjﬂ%
Vertrauensintervall  gegen- I 3o- @ 775c/2n
Uber den MxCeTeilchen vor, ;g 25 : L3 835c/2n
Tabelie 4.4.1-2, 2 :
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Die statistische Analyse der = :
komplexen, ‘propelierartigen’ 2
MX-Teilchen (kugelfsrmige ®'° :
Nb(C,N} als 'Nabe' mit plat-
tenfdrmigen VN als 'Fligel')

; ; i . o 5 10 15
zeigt mit steigender AnlaB Portikeldurchmesser / nm
temperatur gleichfalls eine

Vergrdberung, ausgedriickt Abb.4.4.1-31b: Rel. Haufigkeit der feineren Partikel (CQM/1145°C)
in der mittleren L&nge der in Abhlingigkeit der AniaBtemperatr

Hauptachse, wie am Beispiel
der Austenitisierungstemperatur von 1070°C fir die Schmelze CQM in Abb.4.4.1-32
dargestellt.

Die statistische Auswertung der
Vearsetzungsdichte, entspre-

|

Austenilisierungstemperatur 970
oder 1070 "C ergibt sich fir das
Anlassen bei 715°C eine nahe- O S, .

zu gleiche mitllere Verset- AntaBbehandiung

zungsdichte im Korninneren von

8,7211,21 bzw. 88841,15x  Abb.44.1.32: mitlere Hauptachsenltinge der NB(C,N)-VN-
10" m® Das Anlassen bei Fropeller

775°C reduzient die mittlere Versetzungsdichte nur geringflgig auf 7,46 + 0,94 x
10" m®. Nach einem Anlassen bei 835°C f4llt dieser Wert unabhéngig davon, ob bei
1070 oder 1145°C austenitisiert wurde jedoch um ca. 75% auf 2,26 + 0,58 bzw, 2,12
+0,52x 10" m® ab, Abb.4.4.1-33.

# e

£
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- CMS

Bei der Schmeize CMS liegt die
SubkomgriéBe, definiert als die
mittlere Breite der Marensit-
jatten, mit 0,49 um geringfligig
oberhalb gegeniiber der Schmel-
ze COM mit 0,42 um, Abb. 4.4.1-
29.

Die Auswertung der Teil
chengrdBe nach ihrer relativen
Haufigkeit in einer beliebig erfaB-
ten Menge von Partikeln zeigt
sowoh! fiir die groBeren MxnCe-
Carbide als auch f{ir die kleineren
M(C,N}-Carbonitride, daB diese
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Abb. 4.4.1-33; mittl. Versetzungsdichte von CQM in
Abhlingigkeit der Warmebehandlung

bei der Schmelze CMS feiner und hiufiger verteilt sind als bei der Charge CQM,

Abb.4.4.1-34.

Das Maximum der relativen Haufigkeit der Teilchengr&Be liegt fir Mx:Ce-Carbide bei
ca. 50 nm {CMS) bzw. bei 70 nm (CQM); fir M{C,N})-Carbonitride zeigen sich mit ca.
10 nm {CMS) bzw. 15 nm (CQM) TeilchengréBe &hnliche Relationen, Abb. 4.4.1-34a

und b.

Wie aus den TEM-Bildemn,
Abb.4.4.1-14 und 4.4.1-17,
schon ersichtlich, bestatigt
auch die statistische Analyse
der Gr&Benverteilung der ‘pro-
pelierartigen’ V{C,N)-Nb{(C,N)-
Carbonitride, daB bei der
Schmelze CMS der ‘Propelier-
durchmesser {L&nge der
Hauptachse der komplexen
Carbonitride} im Mittel mit
118 nm deutlich groBer austalit
als bei der Charge CQM mit
78 nm, siehe Abb. 4.4.1-32.
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Abb 4.4.1-34a: Relative Hiefigkeit der groberen Partikel im
Vergleich zwischea Schmelze CQM und CMS (Lieferzustand)
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Abb4.4.1-34b: Relative Hitufigkeit der feineren Partikel im Vergleich
awischen Schmelze CQM und CMS (Lieferzustand)

- Zeitstandbeanspruchung Die nach Tabelle 4.3.1-3 an der Rohrschmelze COM far
TEM-Untersuchungen vorgesehenen zeitstandbeanspruchten Proben sind in Iabel-
le 4.4.1-3 im Hinblick auf die tatsdchliche Bruchzeit und die dabei erreichte Kriech-
dehnung prazisiert. Die Proben wurden gezielt so ausgewahit, da8 bei den Tempe-
raturen 600, 612, 637 und 650°C sowohl kiirzere als auch lEngere Beanspruchungs-
zeiten mit erfaBt wurden und ein Vergleich sowoh! zwischen dem Lieferzustand (L)
als auch der 835°C-AnlaBbehandlung (W2) gezogen werden konnte. Der EinfluB der
Spannung wurde durch Untersuchungen am Kopf und am Schatt der Proben be-
rlcksichtigt. Die Probenentnahmestelle am Schaft lag ca. 10 mm von der Brucho-
berflache entfernt, um bei der Beurteilung der Metalifolie keine Beeintrachtigungen
durch méglicherweise entstandene Mikroporen zu erhalten,
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TEM-Untersuchungen zeitstandbeanspruchter,
gebrochener Proben
Temperatur | Spannung | Prifdauer |Dehnung |Wéarmebehand- | TEM-Unter-
C MPa h % lungszustand suchungsort
600 160 1502 1,8 (0.Br.) L K.,S*
9755 22,8 L K*.S*
612 145 5001 57 L st
597 30,1 W2 — S
7348 25,3 L s*
637 120 157 30,7 W2 S
725 52,3 SA3 S*
160 23 27.5 L K.S
120 1088 21,7 L K.S*
850 120 66 35,4 w2 s
110 i 3585 22,2 L K*S8”
104 6468 21,8 — K8

* bedeutst: Gefiige mit Laves-Phasen-Ausscheidungen gefunden; " EDX

L:  1070°C/2 h+775°C/2 h { Lieferzustand )

we: 1070°C/2 h+835°C/2 h

SA3: SchweiBsimulation Tmax «= 850°C + Anlassen 740°C/2 h

0.8Br.: vorzeitig vor Bruch ausgebaut

TEM: Transmissionselektronenmikroskop K: Probenkopf S: Probenschaft

Tabelie 4.4.1-3: Ubersicht Ober die nach Zeitstandbeanspruchung im Transmission-
selektronenmikroskop untersuchten Proben der NF616-Schmelze COM

- Priiftemperatur 600°C

Von den bei 600°C zelistandbeanspruchien Proben wurden 2 mit 160 MPa belastete
ausgesucht und im Kopf und Schaft mittels TEM untersucht:

Probenkopf

Die Probe mit der kirzeren Laufzeit (600°C, 160 MPa, 1502 h; vor Bruch ausgebaut;
1,8% Dehnung) zeigt im Kopf angelassenen Martensit, Abb, 4.4.1-35a, mit einer re-
lativ hohen Versetzungsdichte von 5,8 & 0,6 - 10" m*® Abb. 4.4.1-35b und Abb.
4.4 1-36. Jedoch sind auch Subkdrner mit einer bereits deutlich verminderten Ver-
setzungsdichte anzutretfen, Abb. 4.4.1-35¢. Die mittlere Martensitlattenbreite betragt
0,46 + 0,08 um, Abb. 4.4.1-37. Auf den Subkorngrenzen finden sich die griB8eren,
meist langgestreckten MxCeCarbide (wobel sich M aus Cr, Fe, Mo, W und V zu-
sammensetzt) und plattenartige VN-Ausscheidungen; im Korninneren zum Teil feine-
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re MxCe-Carbide, komplexe Carbonitride ("Propeller”: Nb(C,N)-VN) sowie fein dis-

a) Probenkopf:
angelassener Martensit

b)
Subkomer mit rel. hoher Vesetzungs-
dichte

Abb. 4.4.1-35: TEM-Meuullfolie nach Zeitstandbeanspruchung der Schelze COM (Probe: 600°C, 160 MPa.
1502 h, 18% - vorzeitig ausgebaut)
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ieferzustand und 835°C angelassen)

zeitstand-beanspruchter Proben der Schmelze CQM (Li

Abb. 4.4.1-37: EinfluB von Temperatur, Spannung und Zeit auf die mittlere Subkombreite



Bei der Probe mit der ldngeren Laufzeit (600°C, 160 MPa, 9755 h, 22,8% Bruchdeh-
nung) ist im Kopf eine leichte Zunahme der Subkombreite auf 0,59 + 0,13 um und
geringfigige Abnahme der Versetzungsdichte im Subkominneren auf 0,49 +
0,5- 10" m? festzustellen, Abb. 4.4.1-37 und -36. Die thermische Auslagerung von
knapp 10.000 h fahrte zu einer Intensivierung des Ausscheidungsprozesses, haupt-
sachlich bei MxsCe (wobei sich M aus Cr, Fe, W mit weniger Mo und V zusammen-
setzt) auf den ehemaligen Austenit- und Subkorngrenzen, Abb. 4.4.1-38. Im Sub-
korninneren ergeben sich Verkipfungen der kleineren Partikel MX (M gleich Nb und
/oder V, X gleich C und/oder N; 10 bis 20 nm groB) mit Versetzungen, Abb. 4.4.1-39.
Der Volumenanteil der MX-Partikel ist deutlich niedriger als derjenige von MasCe.
Neben MX- und MzCe-Ausscheidungen wurden auch solche der Laves-Phase
(Fe,Cr)o(W.Mo) beobachtet, Abb. 4.4.1-40a. Diese sehr groben Partikel (ca. 0,5 pm)
zeigten sich vornehmlich auf den Korngrenzen und nur gelegentlich im Kominneren,
Abb. 4.4.1-41. Im Elektronen-Beugungsbild (SAD = Selected Area Diffraction) 148t
sich diese Phase aufgrund ihres charakteristischen Streifenmusters, hervorgerufen
durch Stapelfehler, relativ leicht von den anderen Ausscheidungen unterscheiden

/147/, Abb. 4.4.1-40b.

zeitstandbeanspruch-
l;rCQM-Pmbe(GOO'C. 160 MPa, 9755 h, 22.8% CQM-Probe(GOO;C, 160 MPa, 9755 h, 22 8% Bruch-
mmm"w- -nndSuancﬁ dehnung, Kopf): Versetzungen in Verbindung
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Abb. 4.4.1-40;: TEM-Metallfolie zeitstandbeanspruchter CQM-Probe (600°C, 160 MPa, 9755 h, 22,8% Bruch-
dehnung, Kopf)): Ausscheidung von Laves Phase neben MX- und M;3Cg-Partikeln

h' -y -

Probenschaft

Bereits nach relativ kurzer Laufzeit macht sich im Schaft der Probe (600°C,
160 MPa, 1502 h; vor Bruch ausgebaut; 1,8% Dehnung) der EinfluB der hohen
Spannung durch eine deutlich einsetzende Polygonisation der urspringlichen Mar-
tensitlattenstruktur bemerkbar, Abb. 4.4.1-42. Béander von MzsCe-Ausscheidungen,
die vorher mit der Ausgangssubstruktur assoziert waren, sind erkennbar. Die Sub-
kornbreite hat sich mit 0,7 £ 0,1 pm gegeniiber dem Kopf fast um 65% erh&ht, Abb.
4.4.1-37. Die Versetzungsdichte erweist sich als sehr uneinheitlich, somit wurde auf
Messung verzichtet. Im Korninneren zeigen sich feinere MX-Partikel sowie kleinere

MxCs-Ausscheidungen, die sich in

Interaktion mit Versetzungen befin-

o S BEY
. - 4 - | p——
Abb. 4.4.1-42: TEM-Metallfolie zeitstandbeanspruchter Abb. 4.4.1-41: TEM-Extraktionsreplika zeit-

M-Probe (600°C, 160 MPa, 1502 h, 1,8% - vorzeitig aus- standbeanspruchter CQM-Probe (600°C,
ggbm - Scls.aﬂ): beginnende Polygonisation in der ur- 160 MPa, 9755 h, 22,8% Bruchdehnung, Kopf):
spriinglichen Martensitlattenstruktur M23Ce-Partikel und Laves- Phase i.W. auf den
Komgrenzen



Im Schaft der Probe ist nach
langerer Laufzeit (600°C,
160 MPa, 9755h, 22,8%
Bruchdehnung) eine gestei-
gerte Kornvergrdberung
festzustellen, die mit 1,37 %
0,18 um Subkornbreite
schon mehr als das Doppel-
te verglichen zum Kopf be-
tragt, Abb. 4.4.1-37. Die
Martensit-lattenstruktur  ist

Abb. 4.4.1-43: TEM-Metallfolie zzitstandbeanspruchter CQM-Probe  jedoch noch vorhanden, die

(600°C, 160 MPa, 1502 h, 1,8% - vorzeitig ausgebant -, Schaft): In-
teraktionen im Kominneren zwischen Versetzungen und MX- und

kleineren M23Cg-Partikeln

Korngrenzen sind verstarkt
mit langlichen Mz:Ce-

Ausscheidungen belegt, Abb. 4.4.1-44. Aquiaxiale Subkdmer mit einzelnen Verset-
zungen im Innern in Verbindung mit MX-Partikeln sind vermehrt vorhanden, Abb.
4.4.1-45. Die Versetzungsdichte bel&uft sich nur noch auf 2,5 + 0,5 - 10™ m?, Abb
4.4.1-36. Wie im Kopf so sind auch im Schaft grobe Partikel aus Laves-Phase neben
den MxCe-Ausscheidungen auf den Komgrenzen zu finden.

Anhand von Extraktionsreplika
wurde die chemische Zusam-
mensetzung der Laves-Phase
und von MxCs mittels energie-
dispersiver Rdntgenanalyse
(EDX-Verfahren) bestimmt. Da-
nach besteht die Laves-Phase
hauptséchlich aus Fe, W und Cr
sowie zum geringeren Teil aus
Mo und V. In MxsCs ist vornehm-
lich Cr, Fe und W und zu einem
sehr kleinen Anteil auch Mo und
V enthalten.

Abb. 4.4.1-44: TEM-Metallfolie zei

zeitstandbeanspruchter CQM-
Probe (600°C, 160 MPa, 9755 h, 22 8% Bruchdehnung, Schaft):
Mariensitlattenstruktur noch erkennbar; verstiirkt lingliche M23Cs-
Ausscheidungen auf den Komgrenzen
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Die Bildung der Laves-Phase sowie die
intensivierte Mz3Cs-Ausscheidung ent-
ziehen der Matrix vor allen Dingen das
fur die Mischkristallhartung wichtige W,
Abb. 4.4 1-46. Der W-Gehalt liegt nur
noch bei rund 2/3 des Ausgangswertes
im Lieferzustand.

4.4.1-45: TEM-Metallfolie zeitstandbeanspruchter
CQM-Probe (600°C, 160 MPa, 9755 h, 22,8% Bruch-
dehnung, Schaft): Aquiaxiale Subkonbildung, ver-
einzelte Versetzungen in Verbindung mit MX-Partikeln
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4.4.1-46: Massengehalte (%) von W, Mo, V, Nb und Fe in der Matrix, Laves-Phase und in den M23Ce-
Amﬁdmmm&hémmmswc, 104 MPa, 6468 h, 21,8%; 600'C, 160 MPa,
9755 h. 22.8% Bruchdehnune) und nach thermischer Auslagerune bei 650°C



- Priftemperatur 612°C

Die TEM-Untersuchung von bei 612°C zeitstandbeanspruchter Proben erstreckte
sich auf den Vergleich 'Lieferzustand (L)' gegeniiber ‘835°C angelassen (W2)', wo-
bei nur der Schaft erfaBt wurde. Zwischen diesen beiden Proben (L: 612°C,
145 MPa, 5001 h, 5,7% Bruchdehnung; W2: 612°C, 145 MPa, 597 h, 30,1% Bruch-
dehnung) besteht ein betrachtlicher Unterschied an Laufzeit bis zum Bruch; die W2-
Probe liegt um knapp 90% ungiinstiger als die L-Probe.

Die Mikrostruktur der L-Probe ist durch eine klare Martensitlattenstruktur mit ausge-
pragten Ausscheidungen von MgCs-Carbiden auf den Subkorngrenzen gekenn-
zeichnet, Abb. 4.4.1-47. Die mittlere Subkombreite ist mit 0,76 + 0,14 um bereits
deutlich erhdht, Abb. 4.4.1-37. AuBerdem sind Anzeichen von Polygonisation in
Form &quiaxialer Subkdrner unlibersehbar, Abb. 4.4.1-48. Diese Subkdrner zeich-

nen sich wiederum durch eine geringe Versetzungsdichte aus. Auf den Subkorn-
grenzen findet sich auch Laves-Phase.

Abb. 4.4.1-47:TEM-Meullfolic zeistandbeanspruchter  Abb. 4.4.1-48: TEM-Metallfolie mimmhumudmr
CQM-Probe (612°C,145 MPa, 5001 h, 5,7%, Schaft, ~ CQM-Probe (612'C, 145 MPa, 5001 h, 5,7%, Schaft

Lieferzustand): verstarkte Carbidausscheidungen auf  Lieferzustand): Aquiaxiale Subkornbildung innerhalb

Subkomgrenzen der Martensitlatten

Bei der W2-Probe zeigt sich eine der L-Probe &hnliche Grundstruktur im Mikrogefii-
ge, jedoch ist der AlterungsprozeB weitaus fortgeschrittener, Abb. 4.4.1-49: Verset-
zungen bilden neue Subkorngrenzen, Abb. 4.4.1-50; Subkdmer mit relativ hoher
Versetzungsdichte, Abb. 4.4.1-49, wechseln sich mit solchen extrem niedriger ab,
Abb. 4.4.1-51. Die mittlere Subkomnbreite ist mit 1,26 + 0,19 um stark gegendber der

L-Probe angstiegen, Abb. 4.4.1-37. Anzeichen fiir eine verstérkte Ausscheidung der
Laves-Phase wurden nicht gefunden.



Abb, 4.4.1-49: TEM-Metallfolie zeitstandbeanspruchter CQM-Probe (612'C, 145 MPa,
597 h, 30,1% Bruchdehnung, Schaft, 835°C angelassen): fortgeschrittener
Alterungsproze8

Abb. 4.4.1.50: TEM-Metallfolie zeitstandbeanspruchter CQM-Probe (612°C, 145 MPa,
597 h, 30,1% Bruchdehnung, Schaft, 835°C angelassen): fortgeschrittener
Alterungsproze8, Bildung never Subkomngrenzen an Versetzungen

. : -
. .

Abb. 4.4.1-51: TEM-Metallfolie zeitstandbeanspruchier CQM-Probe (612°C, 145 MPa,
597 h, 30,1% Bruchdehnung, Schaft, 835°C angelassen): fortgeschrittener Alterungspro-
zeB, Subkdmer mit extrem niedriger Versetzungsdichte



- Priftemperatur 637°C

Wie bei 612°C Priftemperatur umfaBt die TEM-Untersuchung den Zustand 'L = Lie-
ferzustand' und 'W2 = 835°C angelassen'. Der Unterschied in den Laufzeiten bis
zum Bruch fallt jedoch noch deutlicher aus als bei 612°C. Die W2-Probe (637°C,
120 MPa, 157 h, 30,7% Bruchdehnung) weist nur knapp 2% der Laufzeit der L-
Probe (637°C, 120 MPa, 7348 h, 25,3% Bruchdehnung) auf.

Die TEM-Untersuchung des Probenschaftes erbrachte sowohl bei der L-Probe, Abb.
4.4.1-52, als auch bei der W2-Probe, Abb. 4.4.1-53, eine nahezu vollstandige Poly-
gonisation der Subkornstruktur. Martensitlatten sind kaum noch erkennbar. Bei der
L-Probe liegt die Subkombreite im 1pum-Bereich, bei der W2-Probe im 1 bis 2 pm
Bereich. Die Versetzungsdichte ist nur noch schwach ausgepragt. Laves-Phase ist,
vergeselischaftet mit Mx3Ce-Carbiden, auf den Subkorngrenzen anzutreffen, bei der
L-Probe in starkerem MaBe als bei der W2-Probe.

Abb. 4.4.1-52: TEM-Metallfolie zeitstandbean-

spruchter CQM-Probe (637°C, 120 MPa, 7348 h, srchesr COMBobe (651, 1208 157
253% Bruchdehnung, Schaft, Lieferzustand): 30,7% Bruchdehnung, émqws'c?W?
forigeschrittene Polygonisation der Subkom- forigeschrittene Polygonisation der Subkom-

struktur, geringe Versetzungsdichte struktur, geringe Versetzungsdichte



- Priftemperatur 650°C

Die TEM-Untersuchungen der im Lieferzustand eingesetzten und bei 650°C mit ver-
schiedenen Spannungen gepriften Proben erstreckte sich sowohl auf deren Kopf
als auch deren Schaft, wohingegen die mit 835°C angelassene Probe nur im Schaft
analysiert wurde, Tabelle 4.4.1-3.

Probenkopf

Von den 4 im Lieferzustand getesteten Proben seien beispielhaft, diejenige mit der
kiirzesten Laufzeit (650°C, 160 MPa, 23 h, 27,5% Bruchdehnung) und der langsten
Laufzeit (650°C, 104 MPa, 6468 h, 21,8% Bruchdehnung) herausgegriffen. Bei der
23h-Probe ist im Probenkopf nur eine geringfiigige Beeinflussung des Mikrogefiiges
feststellbar, Abb. 4.4.1-54. Bei der Probe mit 6468 h Laufzeit ist dieser ProzeB weiter
fortgeschritten, wenngleich noch nicht so ausgepréagt, Abb. 4.4.1-55.

.

Abb. 4.4.1.55: TEM-Metallfolie zeitstandbean-
spruchter CQM-Probe (650°C, 160 MPa, 23 h, spruchter CQM-Probe (650°C, 104 MPa, 6468 h
27,5% Bruchdehnung, Kopf, Lieferzustand): ge- 21,8% Bruchdehnung, Kopf, Lieferzustand): beein-
geprigt

Die mittlere Versetzungsdichte ist nach der kurzen Laufzeit von 23 h gegeniiber dem
Ausgangswert um ca. 25% auf 5,6 £0,5 - 10™ m? abgesunken; bei 6468 h Laufzeit
sind es 55% bzw. 4,2 + 0,5 - 10" m?, Abb. 4.4.1-36. Die mittlere Subkombreite ist
bei der 23 h-Probe um 15% auf 0,48 + 0,1um angestiegen, bei der 6468 h-Probe um
ca. 35% auf 0,57 + 0,1um, Abb. 4.4.1-37. Die beiden anderen Proben (650°C,
120 MPa, 1088 h, 21,7% Bruchdehnung bzw. 650°C, 110 MPa, 3595h, 22,2%
Bruchdehnung) fiigen sich erwartungsgemé&s in das Bild ein, Abb. 4.4.1-36 und -37.
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Alle Proben zeigen groBe , langgestreckie MxCe-Carbide auf den Subkorngrenzen.
Laves-Phase in geringem AusmaB wurde nur in den Proben mit 3595 und 6468 h
Laufzeit beobachtet, wobei die Parti o )

angenommen haben, Abb. 4.4.1-56.

Probenschaft

Der Spannungs- und Deh-
nungseinfluB auf die Veran-
derungen im Mikrogefiige
macht sich bei den mit 650°C,
vom Lieferzustand ausge-
hend belasteten Proben im
Schaft schon nach der relativ
kurzen Laufzeit von 23h
(650°C, 160MPa, 23h, " :
27,5% Bruchdehnung) in k] el - 4

. Abb. 4.4.1-56: TEM-Meullfolie zei hter CQM-Probe
Form ausgepragter POYGON- (ccrc 1100Ps, 3595 b, 22:2% Brachdchony, Kot Licter
sation bemerkbar, Abb.4.4.1- zustand): Laves-Phase in Verbindung mit My3Cg-Carbiden

57. Nach 6468 h Laufzeit
(650°C, 104 MPa, 6468 h, 21,8% Bruchdehnung) hat sich der ProzeB soweit fort-

entwickelt, daB polygonale Subk&rner ohne nennenswerte Versetzungsdichte anzu-
treffen sind, Abb. 4.4.1-58.

<. g

0.5um

Abb.4.4.1-57; TEM-Metallfolie zeitstandbeanspruch-  AbbA4.4.1-58: TEM-Metallfolie zeitstandbeanspruchter
ter CQM-Probe. (650°C, 160 MPa, 23 h, 27,5% Bruch-  CQM-Probe (650°C, 104 MPa, 6468 h, 21,8%, Schaft,
dehnung, Schaft, Lieferzustand): deutliche Anzeichen  Lieferzustand): polygonale Subkdrner ohne nennenswerte
von Polygonisation in der Subkomstruktur Versetzungsdichte
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Quantitativ drickt sich dies zum einen in einer gegeniber dem Ausgangszustand
nahezu verdoppelten mittleren Subkombreite von 0,79 + 0,14 um (nach 23 h) bzw.
verdreifachten Subkombreite von 1,12 + 0,14 um (nach 6468 h) aus, Abb. 4.4.1-37,
und zum anderen in einer Abnahme der mittleren Versetzungsdichte um rund 1
Drittel (nach 23 h) auf 5,1 + 0,8 - 10" m® bzw. um etwa die Halfte (nach 6468 h) auf
3,3+0,5- 10" m?, Abb. 4.4.1-36. Die beiden anderen Proben ( 650°C, 120 MPa,
1088 h, 21,7% Bruchdehnung bzw. 650°C, 110 MPa, 3595 h, 22,8% Bruchdehnung)
ordnen sich sinnvoll in das oben beschriebene Verhalten ein, Abb. 4.4.1-36 und -37.

In der 6468 h-Probe werden Gberschissige Versetzungen meist von ausgeschiede-
nen Carbiden festgehalten bzw. stehen in Wechselwirkung mit Subkorngrenzen,
Abb. 4.4.1-58. Weiterhin ist in dieser Probe feststellbar, daB Ketten feiner MxsCe-
Carbide auf vormals vorhandenen Subkorngrenzen stehengeblieben sind, Abb.

4.4.1-59.

In allen untersuchten Proben finden sich feine MX-Partikel ( globulare Nb(C,N),
plattenartige VN und Kombinationen davon, sogenannte ‘Propeller’), zum Teil ver-
knlpft mit Versetzungen, beispielhaft dargestellt anhand der 6468 h-Probe, Abb.

Abb. 4.4.1-59: TEM-Metallfolie zeitstandbean-spruchter ~ Abb. 4.4.1-60: TEM-Metallfolie  zeitstandbean-spruchter
CQM-Probe (650°C, 104 MPa, 6468 h, 21,8% Bruch- CQM-Probe (650°C, 104 MPa, 6468 h, 21,8% Bruchdeh-

dehnung, Schaft, Lieferzustand): Ketten feiner M23Ce- nung, Schaft, Lieferzustand): plattenartige VN, globulare
Carbide auf ehemaligen Subkorngrenzen Nb(C,N), Propeller’ VN-Nb(C,N)

Laves-Phase wurde in Proben mit einer Laufzeit von 1088 h und mehr entdeckt. Ei-
ne von der 6468 h-Probe mittels energiedispersiver Rontgenanalyse (EDX) vorge-
nommenen Bestimmung der chemischen Zusammensetzung belegt auch hier, wie
bei der 600°C-Probe l&ngerer Laufzeit (600°C, 160 MPa, 9755 h, 22,8% Bruchdeh-
nung), einen betrachtlichen Anteil an W, der der Matrix zur Mischkristallhartung ent-
zogen wurde, Abb 4.4.1-46.



Der Einflu8 der Spannung und der Beanspruchungsdauer auf die statistische Gro-
Benverteilung der ausgeschiedenen Partikel wurden an vom Kopf und Schaft der
23 h- und 6468 h-Probe entnommener Extraktionsreplika, Abb. 4.4.1-61a bis d un-
tersucht, Abb. 4.4.1-62a und b.

Probe: 650°C, 160 MPa, 23 h, 27,5% Bruchdenung

b) Schafi
Probe: 650°C, 104 MPa, 6468 h, 21,8% Bruchdenung
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a) Probe: 650°C, 160 MPa, 23 h , 27,5% b) Probe: 650°C, 104 MPa, 6468 h, 21,8%

Abb. 4.4.1-62: Relative Hiufigkeit ausgeschiedener Partikel von zeitstandbeanspruchten CQM-Proben
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In beiden Proben sind tendenziell die gleichen Verdnderungen zu erkennen. Die
Fraktion der Partikel < 50 nm (Partikel kleiner als 4,5 nm Durchmesser meBtech-
nisch nicht beriicksichtigt) zeigt im Schaft im Vergleich zum Kopf eine geringfiige
Zunahme in der relativen Haufigkeit der Teilchen; bei den erfaBten Fraktionen bis zu
einem Partikeldurchmesser von <27,5 nm kehrt sich dieses Verhalten um oder bleibt
indifferent. An der Probe mit Iangerer Belastungsdauer (6468 h) ist gegeniiber der
23 h-Probe eine leichte Vergroberung der Partikel in den Fraktionen mit einem Teil-
chendurchmesser >300 nm, hervorgerufen durch MxCe-Carbide und durch die Bil-
dung der groben Laves-Phase, zu erkennen. Kopf und Schaft unterscheiden sich
dabei kaum. Dies entspricht auch dem visuellen Eindruck, den die Bilder der zuge-
hérigen Extraktionsreplika vermitteln, Abb. 4.4.1-61a bis d.

In die TEM-Untersuchungen bei den mit 650°C beanspruchten Proben wurde zum
Vergleich mit Lieferzustand eine Probe mit einer 835°C-AnlaBbehandlung (W2) mit-
einbezogen. Diese Probe (W2: 650°C, 120 MPa, 66 h, 35,4% Bruchdehnung) unter-
schied sich der von unter vergleichbaren Bedingungen gepriiften Probe des Liefer-
zustandes (L) (L: 650°C, 120 MPa, 1088 h, 21,7% Bruchdehnung) insbesondere
durch eine in etwa um den Faktor 20 niedigere Laufzeit bis zum Bruch, Tabelle
4.4.1-3. Trotz dieser deutlich kiirzeren Laufzeit zeichnet sich die 835°C-Probe be-
reits durch eine um rund 1 Drittel hdhere Subkombreite gegeniiber der des Liefer-
zustandes aus (1,35 £ 0,18 um im Verhaltnis zu 0,86 £ 0,13 um), Abb. 4.4.1-37. Im
Gegensatz zu der Probe des Lieferzustandes, Abb. 4.4.1-63, ist bei der 835°C-
Probe die Martensitlattenstruktur noch relativ deutlich sichtbar erhalten geblieben,

Abi:. td.l-ﬁ. 'IEMMm]!folw zeitstandbean-  Abb. 4.4.1-64: TEM-Metallfolie zeitstandbeanspruch-

spruchter CQM-Probe (650°C, 120 MPa, 1088h, ter Probe (Gﬂ)'ci 120 MPa, 66 h, 35.8%, ;fch;n,n

21,7%, Schaft, Lieferzustand): beginnende Polygoni-  835°C angelassen): starke Csb;dbebgtm. . g

sation in der Subkomstrukiur Subkomngrenzen, Entstehung #quiaxialer Subk&mer,
geringe Versetzungsdichte
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Auffallig ist jedoch die Bildung groBer aquiaxialer Subkdrner innerhalb der Martensit-
latten. Diese Bereiche weisen eine sehr niedrige Versetzungsdichte auf. Vereinzelt
treten Versetzungen im Kominneren an MxCe-Carbiden bzw. MX-Carbonitriden auf
oder formieren sich an einer Subkorngrenze, Abb. 4.4.1-65. Bemerkenswert ist dabei
auch die geringe Carbidbelegung der Korngrenzen. Erstaunlicherweise finden sich
nach einer solch kurzen Beanspruchungsdauer von 66h schon groBe Laves-
Phasen-Partikel auf den Korngrenzen, Abb. 4.4.1-66.

-l e

Abb. 4.4.1-65: TEM-Meullfolie zeitstandbean- zeitstandbeanspruch-
spruchter CQM-Probe (650°C,120 MPa, 66 h, 354%, ter CQM-Pmbe (650°C, 120MPa, 66h, 354%
Schaft, 835°C angelassen): vereinzelte Versetzungen Bruchdehnung, Schaft, 835°C angelassen): grobe
an M»;Cs 0. MX, geringe Carbidbelegung auf Sub- Laves-Phasen-Partikel auf Komgrenzen

korngrenzen

- nach thermischer Alterung Die nach Tabelle 4.3.1-2 geplanten TEM-
Untersuchungen wurden aufgrund der nach Zeitstandbeanspruchung im Vergleich
zur rein thermischen Auslagerung festgestellten Harte- und Kerbschlagzahigkeits-
werte, siehe Abb. 4.4.1-7 sowie 4.4.1-71 und -72, im Rahmen der an den gemaB
Tabelle 4.3.1-3 an den Kopfen der Zeitstandproben vorgesehenen TEM-
Untersuchungen ersatzweise durchgefihrt, sieche auch Tabelle 4.4.1-3 bzw. Ab-
schnitt 4.4.1.2 'Grundwerkstoff/Mikro-geflige(TEM)/ Zeitstandbeanspruchung’.

Der W-Gehalt nimmt in der Matrix nach thermischer Alterung bei 600 und
650°C/<10.000 h in etwa in gleichen MaBe wie bei Zeitstandbeanspruchung ab, d.h.
Verlust von rund 1 Drittel durch Anreicherung in der Laves-Phase und den MxCe
Carbiden, siehe auch Abb. 4.4.1-46.
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. 3 Kurzzeitfestigkeit {Lieferzustand und verschiedene Warmebehandlungszustande)
Entsprechend der in Tabelle 4.3.1-1 fir den Grundwerkstoff dargesteltten Ver-
suchsmatrix war am Rohr CQM nach unterschiedlichen Austenitisierungs- und An-
laBtemperaturen die Kurzzeitfestigkeit bei 20, 600 und 650°C zu ermitteln. Bei dem
Schmiedestlick CMS beschrénkte sich diese Bestimmung auf den Lieferzustand. Die
Ergebnisse sind graphisch in den Abb. 4.4.1-67 wiedergegeben.

Die 0,2%-Dehngrenze und die Zugfestigkeit nehmen unter dem Einflu8 einer stei-
genden AniaBtemperatur deutlich ab, wobei eine Zunahme in der Austenitisier-
ungstemperatur in der Regel nur zu einem schwachen Anstieg fihnt. Die Bruch-
dehnung und die Brucheinschnlrung verhalten sich entsprechend umgekehrt. Die
Schmelze CMS zeigt gegeniber der von CQM geringfiigig verbesserte Festigkeits-
und Verformungseigenschaften.
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Abb. 4.4.1.67: 0,2% Dehngrenze, Zugfestigkeit, Bruchdehnung und -¢inschairung bei Rt , 600 und 650°C in
Abhfingigkeit von der Austenitisierungs- und AnlaBtemperatur fiir die Schmeleen CQM und CMS
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4 Kerbschlagzahigkeit (Lieferzustand und verschiedene Wéarmebehandiungszu-

stande)

Die Zahigkeitseigenschatten, gemessen an ISO-V-Proben im Kerbschiagbiege-
versuch, wurden gemaB Tabelle 4.3.1-1 schwerpunktm&Big an der Rohrschmeize
CQM in verschiedenen Warmebehandlungszustnden ermiltelt. Bel der Schmiede-
stickschmeize CMS beschr@nkte sich die Prifung auf den Lieferzustand. Neben
dem Parameter Austenitisierungs- und AnlaBtemperatur wurde auch noch die Ab-
hangigkeit der Kerbschiagzahigkeit von der Wanddicke und der Hauptverformungs-
richtung untersucht. Im Hinblick auf den EinfluB des Kriechprozesses auf die Z&hig-
keitseigenschaften wurde noch ein Vergleich zwischen ISO-V-Kleinstproben und

normaten ISO-V-Proben angestellt.

Bei der Betrachtung der Kerbschlag-
arbeitswerte Ay der Schmelze COM
(Lieferzustand) an aus Wanddik-
kenmitte in axialer Richtung entnom-
menen ISO-V-Proben ist eine ausge-
pragte Streuung in der Ay-T-Kurve
festzustellen (maximale Spreizung
von AT mit ca. 80°C und von A Ay mit
ca.130J, Abb. 4.4.1-68a. Die knapp
unterhalb der ZuBeren und inneren
Oberfliche entnommenen Proben
(Einzelwerte) liegen in der unteren
Halfte des Streubandes und nahem
sich der Mittelwertkurve der Mitle
Wand-Proben an, Abb, 4.4.1-68a. Bei
der Schmelze CMS (Lieferzustand)
flegen die Einzelwertkurven fir au-
Ben, Mitte Wand und innen, gemes-
sen an Tangentialproben, relativ dicht

beieinander, Abb.4.4.1-68h.

250 Y r ; :
cou ; |
Lisfarzustand ; !

-} 2 i
'\ -
é / ? G
; ; >
a1 4 5
-g fo] + ; /é
8 ¢ 150~Y Proben
o ! ] Streubond, Sinzeiwerte
s ¥ r" O oidl, innen T
<o
-1 / . / 7 endial, Mitte
f. n i¥
¢ ety ot / e gigl, Mithe  —
/ % {Miitaiwerte)
A ewich, gufen
o LS e s
~120 ~B0 -4 [+ 40 BO

Temperotur T / °C

Abb. 4.4.1-68a: Kerbschlagarbeit in achsialer Richtung in
Abhingigkeit der Probenentnahmetiefe und Temperatur fiir
die Schmelze CQM

_— ’ w2
¢
§ Lisferzustond

- H
e, 200w
Z
B el
T 1 B0
£
e
&
A 104 /
5 ; O add, Mitte
@ . e \
£ 8. : l 3 <O tong., oulien
€O :
et : 9 4-" & tung., Mitte

0 VW v tong., inen

Y ¥ ¥ ¥ ¥ o L * ¥ 4
~128 ~B6 —- 40 ¢ 46 B

Tempergtur / 'C
Abb. 4.4.1-68b: Kerbschlagarbeit in tangentialer Richtung
in Abhfingigkeit der Probenenmahimetiefe und Temperatur
fitr die Schmelze CMS



Die Hochlagenwerte liegen im
Lieferzustand fir CQM-axial
oberhalb von 180 J und fir CMS-
tangential bei gréBer 150 J, wobei
diese Werte in etwa bei Raum-
temperatur bzw. bei 40°C erreicht
werden. Die hieran erkennbare
Abhangigkeit von der Hauptver-
formungsrichtung ist deutlich in
Abb. 4.4.1-68b herausgestelit. Fir
CMS-axial ergeben sich in der
Hochlage der Kerbschlagarbeits-
werte Zhnliche Verhaltnisse wie

f3r CQM-axial, Abb. 4.4.1-68¢.

Die Wirkung des Anlassens (715,
775 und 835°C/2 h) auf die Kerb-
schlagarbeit der Schmeize CQM
bei unterschiedlich hoher Austeni-
tisierungstemperatur (1070 und
1145°C) ist aus den Abb. 4.4.1-
69a und b zu ent-nehmen. Sowohl
nach einem Austenitisieren bei
1070°C (Lieferzustand) als auch
bei 1145°C zeigen sich fir die
AnlaBtemperatur von 835°C die
hdchsten Kerbschlagarbeitswerte
(> 200 J). Bei einem Anlassen von
775°C  (Lieferzustand) ergeben
sich in der Hochlage nur unwe-
sentlich schiechtere Kerbschiagar-
beits-werte. Wihrend nach einem
Austenitisieren bei 1070°C die
835°C-Werte im Streuband der
775'C-Werte  liegen, ist Dbei
1145°C Austenitisierungstempera-
tur keine Differenzierung zu er-
kennen, Abb. 4.4.1-69b. Ein An-
jassen bei nur 715°C fihrt bei bei-
den Austenitisierungstemperaturen
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zu vergleichsweise niedrigen Kerbschiagarbeitswerten, was sich in einer signifikan-
ten Verschiebung der Ay-T-Kurve zu héheren Temperaturen (AT ca. 40 bis 80°C)

&uBert, Abb 4.4.1-69a und b).

Der Einflug des Austenitisierens
(970, 1070 (lLieferzustand) und
1145°C) auf die Kerbschiagarbeit
bei einer bestimmten AnlaB-
temperatur {715, 775 (Lieferzu-
stand) und 835°C) ergibt sich aus
den Abb. 4.4.1-70a-¢. Deutlicher
Unterschiede in der Hochlage und
der Lage der Ay-T-Kurve machen
sich bei einer AnlaBtemperatut von
715°C dergestalt bemerkbar, daB
1145°C Austenitisierungstemperatur
die ungiinstigsten Were aufweist,
Abb. 4.4.1-70a. Mit steigender An-
laBtemperatur auf 775°C  bzw.
835°C verschwindet der EinfluB der
Austenitisierungstemperatur; die
Hochiagenwerte und die Ay-T-
Kurven (kleinste Einzelwere) glei-
chen sich immer mehr an, Abb.
4.41-70b und ¢

I5C-V-Kieinstproben haben in der
Hochlage, gemessen bei Raumiem-
peratur, infolge des deutlich gerin-
geren Widerstandsmomentes
{kleineres Ligament) auch bei einem
kiirzeren Hebelarm (kleinere Pro-
benldnge), siehe Abb. 4.2.2-4, in
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etwa einen um den Faktor 2,7 geringeren Verbrauch an Kerbschiagarbeit, Tabelle
4.4.1:4. Dies gift unabhéingig von der Probenentnahmetiefe und ~fichtung. Die
Streuung der Kerbschiagarbeitswerte ist relativ gering.
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Probenentnahme | Kerbschlagzahigkeit ak in J/em®
bei Raumtemperatur Verhaltnis von
Richtung Tiefe ISO-V-Kleinst- [ISO-V-Probe  |ak(iSO-V) zu
probe (Klpr.) aK(Klpr)*
aufBien 81 216 26
82
81 231 2,85
axial Mitte 83 240 2,89
80 228 2,85
85 218 2,56
innen 86 222 2,58
87
auBen 77
81
78
tangential | Mitte 76
81
84
innen 76
84

* Mittelwert aus ak(ISO-V) / ak(Kl.pr.) = 2,7

Tabelle 4.4.1-4: Vergleich der Kerbschlagzéhigkelt bei Raumtemperatur {Rt) von
ISO-V-Proben mit 1SO-V-Kleinstproben entnommen aus dem Grundwerkstoff im
Lieferzustand der Rohrcharge COM
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.5 Thermische Alterung ohne und mit Spannung

Zur Kidrung der Frage, wie sich die Zahigkeit des Werkstoftes NF616 nach themi-
scher Auslagerung bzw. nach Zeitstandbeanspruchung verhdlt, wurden in dem in
Tabelle 4.3.1-2 sowie -3 und 4.3.2-1 und -2 angegebenen Umiang ( in Oberwiegen-
der Zahl im Lieferzustand (L); in einem Einzelfall (COM) im Warmebehandiungszu-
stand 970°C/2 h + 775°C/2 h) Kerbschiagbiegeprifungen an Proben der Schmeizen
CQOM und CMS durchgetihrt, die langzeitig {1.000 bis knapp 11.000 h) einer Tempe-

ratur von 800 und 650°C ohne und mit Spannung ausgesetzt waren.

Die Minderung der Kerbschiagarbeit
nach thermischer Auslagerung von
Proben der Schmelze CQM ist {Gr
600°C nach 1.000h innerhalb des
Betrachtungszeitraumes von 9.000 h
weitestgehend abgeschlossen; fir
650°C zeichnet sich dies erst nach
mehr als 8.000 h ab, Abb.4.4.1-71).
Die Minderung betrigt bei 600°C
ca. 30% des Ausgangswertes, bei
850°C rund 80%, was Kerbschiagar-
beitswerten von gréBer 140J brw.
35 J entspricht.
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ErfaBt man die Kerbschlagzahigkeit zeitstandbeanspruchter Proben mittels ISO-V-
&hnlicher Kleinstproben, ist sowohl {ir 600°C als auch flir 650°C unabhéngig von
der angelegten Prifspannung im Probenschaft ein stérkerer Abfall in der Kerb-
schlagzahigkeit als im Kopt der Probe festzustellen, Abb. 4.4.1-72. In der Regel
verstérkt sich dieser Effekt mit zunehmender Beanspruchungsdauer und kann rund
ein Drittel bei 600°C baw. die Halite bei 650°C ausmachen.

Bezieht man in diese Betrachtung die an ISO-V-Proben gemaB Abb. 4.4.1-71 nach
rein thermischer Auslagerung gewonnenen Kerbschlagz&higkeitswerte {umgerech-
net von ISO-V-Proben auf 1SO-V-ahnliche Kleinstproben mit dem Divisor 2,7 gemas
Tabelle 4.4.1-4) mit ein, ergibt sich tir den Vergleich zwischen thermisch ausgela-
gerten ISO-V-Proben und ISO-V-&hnlichen Kleinstproben aus dem Kopf zeitstand-
beanspruchter Proben wegen der relativ starken Streuungen kein so einheitliches
Bild mehr. Bei dieser Betrachtungsweise scheint der EinfiuB der Temperatur den der
Spannung zu Uberwiegen. So gesehen ist der ProzeB der Zahigkeitsminderung in-
nerhalb des Beobachtungszeitraumes bei 600°C im wesentlichen nach rund 1.000 h
abgeschlossen; fir 650°C scheint dies erst nach ca. 10.000 h der Fail zu sein.

.6 Zeitstandfestigkeit

Die Untersuchung der Zeitstandfestigkeit an der Rohrschmelze CQM und der
Schmiedestickschmelze CMS erfoigte gemaB Tabelle 4.3.1-3 bzw. 4.3.2-1 mittels
Versuchen zum Zeitdehnverhatlten und durch Iso-Stessversuche. Bei der Schmelze
CMS beschrankte sich dies auf den Lieferzustand; bei der Schmelze COM wurden in
den Iso-Stress-Versuchen 300.
noch 2 weitere Warmebe-
handlungszusténde (W1
970°C/2 h+775°C/2h  und
W2: 1070°C/2 h+835°C/22 h)
mit erfaft. Samtliche Er
gebnisse sind tabellarisch
im Anhang zusammenge-
faBt; die graphische Darstel-
lung ergibt folgendes Bild.
-Lieferzustand Die  Zeit- 50 i ;
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stigkeitswente liegen auf oder oberhalb der nach der MCM-Methode (siehe Abschnitt

2.5.1.1 Zeitstandlestigkeify aus
Nippon-Steel -Daten /80/ extrapo-
lierten Zeitbruchkurve, Dies gilt
bis aut eine  Ausnahme
{120 MPa/662°C) auch fir die
Zeitbruchwerte aus dem |so-
Stress-Versuch, Abb. 44.1-73.

Die Zeitdehnlinien sind beispiel-
haft fir die Schmelze COM im
Lieferzustand bei der Priftempe-
ratur 600°C in linearer Darstellung
in Abb. 4.4 1-74a wiedergegeben;
fGr 650°C ist dies der Abb. 4.4.1-
74b zu entnehmen. Bel siner an-
gelegten Spannung von 120 MPa
wird eine Kriechdehnung von 1%
bei 800°C bereits nach 8.505h
erreicht; bei 132 MPa bersits
schon nach 4.578h. Fir die
Schmelze CMS wird der 1%-Wert
entsprechend der nach Abb,
4.41-75 vorgenommenen Exira-
polation zwar spiter erreicht,
dennoch sind Zeiten zu erwarien,
die fir dieselben Spannungen
deutlich unterbalb 10°h fiegen
werden.
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Abb. 44.1-74a: Zeitdehnlinien der Schmelze COM
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Abb. 4.4.1-74b: Zeitdehnlinien der Schmelze COM

(Lieferzustand) fiir 650°C

Die Auftragung der Kriechdehnrate gegen die Kriechdehnung ist in Abb. 4.4.1-76a
und b 1or die Priftemperaturen 800 und 650°C als Funktion der Prifspannung und in
Abb. 4.4.1-77 fir die Prifspannung 120 MPa als Funktion der Priftemperatur wie-

dergegeben,
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Wird die vom sekunda-
ren Kriechbereich der
Zeitdehnlinien, Abb. 4.4,
1-74, abgeleitete sekun-
ddre  Kriechdehnrate -
entspricht der Steigung
des linearen Kurvenver-
laufes -, in Ab-hangigkeit
der Prif-spannung auf-
getragen, so erhalt man
far die Schrmelzen COM
und CMS die in Abb,
44.1-78 in doppellog-
arith-mischer  Darstel-

lung gezeigten Kurven.
Kriechmechanismen erkennen.
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Abb. 4.4.1-75: 1%-Zeitdehngrenze der Schmelzes CQM und CMS
{Lieferzustand) bei 600 und 650°C
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unter Einbezichung von Herstellerangaben /80,123/
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- unterschiedliche Warmebehandiungszustinde Der EinfluB der Warmebehandiung
auf die Zeitstandfestigkeit der Schmelze CQM ist aus den Abb. 4.4.1-79 und -80 er-

sichtlich. Die Zeitstandfestigkeiten und die sekundédren Kreichdehnraten sind aus
Iso-Stress-Versuchen abgeleitet.
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Abb. 4,4.1-79:Is0-Stress-Versuche (Bruchzeit als Funktion der Temperaty) an un-
terschiedlich wirmebehandelten Zeitstandproben der Schimelze CQM bet den Priif-
spannungen 120 ond 145 MPa
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Abb. 4.4.1-80: Iso-Stress-Versache (Kriechdehneate als Fonktion der Tmmm)
an unterschiedlich wirmebehandelten Zeitstandproben der Schmelze CQM bei der
Priifspannung 120 MPa

Wiahrend die Proben nach einer Austenitisierung bei 870°C/2 h gegentber einer bei
1070°C/2 b (entspricht Lieferzustand) und jeweils nachfolgender AnlaBgilhung von
775°C nur geringflgig ginstigere Werte aufweisen, zeigt sich der schadigende Ein-
fluB der AnlaStemperatur von 835°C deutlich im Vergleich zu 775°C und vorange-
gangener Austenitisierung bel 1070°C (entsprechend Lieferzustand). Die beschieu-
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nigende Wirkung einer steigenden Prifspannung auf die Kriechneigung kommt in
Abb.4.4.1-81 zum Ausdruck, wenn man die Bruchzeiten von 160 und 145 MPa ei-
nerseits mit 120 MPa andererseits in Abh&ngigkeit der Temperatur vergleicht.
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Abb. 4.4.1.81:1s0-Stress-Versuche {(sekunditre Kriechrate als Funktion der
Temperatur) an Zeitstandproben der Schmelze CQM (Lieferzustand) bei
den Privfspannungen 120, 145 und 160 MPa

Die im Rahmen dieser Arbeit in Zeitstandversuchen erreichten Laufzeiten von ca.
10.000 h lassen bei der Schmelze CQM -bis auf 1 Ausnahme- im Gegensatz zur
Schmelze CMS noch keinen signifikanten Abfall in den Bruchdehnungs-und
Brucheinschnirungswerten (Ay bzw. Zy1 bestimmt nach DIN 50118) erkennen, Abb.

4.4.1-822 und b: hierzu
bedarf es gofiensichtiich

ldngerer Prifzeiten. Die-
se Ausssage deckt sich
mit dem Erscheinungsbild
der festgesteliten Bruch-
typen. Ohne Ausnahme
wurde bislang nur der
Bruchtyp 3 nach DIN
50118, Abb.4.4.1-83, mit
transkristalliner  Bruch-
struktur gefunden,
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Abb4.41.82a: Zeitbruchdehnung in Abhingigkeit von der Bruchzeit fir dic
Schmelzen CQM und CMS (Lieferzastand), -Variable: Temperatur
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Schmelzen CQM und CMS (Lieferzustand), -Variable: Temperatur der Zeitstandproben

4.4.2 SchweiBverbindung (Rohr CSJ/CSK und Schmiedestiick CSS)

.1 Chemische Zusammensetzung des Schweilgutes

In Tabelle 4.4.2-1 ist die chemische Zusammensetzung des Schweiigutes der
Schweifindhte C8J und CSK mit der Rohrcharge COM und der SchweiBnaht CSS
mit der Schmiedestickcharge CMS im Vergleich zu Nippon-Angaben fir NFG616
(artgleiches SchweiBgut und Grundwerkstoff) wiedergegeben. Bei den SchweilBnéh-
ten CSJ und CSK, geschweiBt mit NF616-annlichem SchweiBzusatz (siehe Tabelle
4,1,2-1) fait auf, sowohl der Mn-Ciehalt (1.6 statt <0.80%) als auch der Ni-Gehalt
(0.63 statt <0.40%) deutlich oberhalb des Spezifikationsgrenzwertes flr den Grund-
werkstoff von NF616 liegen /80,123/. Dies gilt gleichermaBen auch fir die mit E911-
shnlichem SchweiBzusatz hergestellte SchweiBnaht CSS, wobei dort der Ni-Gehalt
in etwa gleich groB, der Mn-Gehalt nur haib so hoch ist wie bei den beiden anderen
Nahten. Der Mo-Gehalt liegt mit 0.87% etwas knapp, der W-Anteil mit 1.05% wie
erwartet, bezogen auf den jeweiligen Vorgabewert von 1%.

Bemerkenswert ist auch der bei beiden SchweiBzusatzen anzutreffende niegrige S-
Gehalt von <0.004%.



114

Element | Rohr-SchweiBnahte | Schmiedestiick- Nippon- Spezifikations-
SchweiBgut SchweiBgut *** vorgabe ***
Grundwerkstoff
Cew.% | CSJ CSK css* SAW ** NF616
C 0.085 0.082 0.104 0.086 0.06 - 0.13
Si 0.33 0.17 0.19 0.36 <0.50
Mn 1.60 1.60 0.72 1.53 0.30 - 0.60
P n.b. n.b. n.b. 0.006 <0.020
S 0.001 0.002 0.004 0.003 <0.010
Cr 8.5 8.55 8.50 8.85 8.00 - 9.00
Mo 0.54 0.54 0.87 0.49 0.30 - 0.60
w 1.60 1.65 1.05 1.82 1.50-2.20
\") 0.24 0.25 0.22 0.30 0.15-0.25
Nb 0.086 0.085 0.054 0.050 0.03-0.10
B <0.008 | <0.008 <0.008 n.b. <0.006
N 0.038 0.037 0.042 0.041 0.030 - 0.070
Ni 0.63 0.62 0.63 0.58 <0.40
Al <0.03 <0.03 <0.03 n.b.

<0.04
*  Bohler-SchweiBgut ahnlich E911 '

**  SAW (Shielded Arc Welding): fiir NF&16-artgleiche E-Hand-SchweiBung mit
Stabeletrode

*** Angaben von Nippon nach /80, 123/

Tabelle 4.4.2-1: Chemische Zusammensetzung der RohrschweiBnghte CSJ und
CSK, &hnlich NF616, und der SchmiedestlickschweiBnaht CSS, hnlich E91 1

.2 Makro- und Mikrogefiige

= im _geschweiBten und angelassenen Zustand Vor den 3 gemaB Tabelle 4.3.1-4
und 4.3.2-3 hergesteliten SchweiBnéhten CSJ, CSK und CSS wurde beispielhaft von
der SchweiBnaht CSJ ein Makrobild der gesamien SchweiBverbindung im Quer-
schliff mit ausschnittsweiser Wiedergabe des Mikrogefiiges aus dem SchweiBgut

und der WarmeeinfluBzone (WEZ) fUr den mit 740°C/4 h angelassenen Zustand in
Abb. 4.4.2-1 ausgewahlt.

Der Nahtaufbau ist makroskopisch von einer sehr gleichmaBigen, viellagigen Rau-
penfilhrung mit einer {iber den gesamten Querschnitt ziemlich homogen angelasse-
nen WEZ (erkennbar an ca. 2-3 mm breitem Saum (Warmehof) ) gepragt.
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Schweibnahtfbersicht 1

Grobkorn - WEZ - Feinkorn 500:1 Feinkom-WEZ 1000:1

Abh. 4,4.2-1; Querschliff aus der SchweiBnaht CSJ mit Rohr COM: {bersicht und ausschnittsweise VergroBerung
des SchweiBgutes und der WarmeeinfluBzone
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Das Mikrogefiige des Schweifigutes der Schweifinaht CSJ (Rohrnaht, NF&186-
argieich geschweiBt) zeigt im geschweiBten Zustand in den TEM-Untersuchungen
{Probenentnahmeorte siehe Abb. 4.4.2-7} schwach angelassenen Mariensit mit der
typischen Laftenstruktur und zahireichen MxCeAusscheidungen auf den ehemali-
gen Austenitkorngrenzen sowie Subkorngrenzen. Gelegentlich finden sich auch &
Ferritinseln, die gleichfalls von Mx:Ce-Carbiden umsaumt sind, Abb. 4.4.2-2a. Durch
den AnlaBvorgang bei 740°C/4 h ist ein starker Erholungsproze 8 des Mikrogefiiges
eingetreten, wobei die martensitische Grundstruktur mit MxCs-Ausscheidungen auf
den Korngrenzen erhalten blieb, Abb 4.4.2-2b. Vereinzelt sind auch nichtmetallische
Einschiisse bis zu einem Durchmesser von 1 pm anzutreffen.

0 740CH b mgeasen

Abb, 4.4.2-2: TEM-Metllfolie aus dem SchweiBgut {NF616-ahnlich) der Naht CSJ vor und nach der Wirme
behandiong 740/4 b

In der Erweichungszone der WEZ der SchweiBnaht CSJ ist im Mikrogeflge des nur
geschweilten Zustandes ebentfalls schwach angelassener Martensit zu erkennen:
allerdings sind die Martensitlatten nicht so ausgepragt und die MasCe-Carbide sehr
uneinheitlich verteilt, Abb. 4. 4.2-3a. Dementsprechend enthiillt sich im angelassenen
Zustand eine Subkornstruktur mit polygonalem Charakter und geringer Verset-
zungsdichte, Abb.4.4.2-3b.

Das SchweiBgut der SchweiBnant CSS (E 911-arigleich geschweiBt) weist im ange-
tassenen Zustand (740°C/4 h) eine Martensitiattenstruktur mit variierender Verset-
zungsdichte auf, Abb. 4.4.2-4a. Die MxCe-Carbide scheinen nicht sehr zahireich auf
den Korngrenzen verireten zu sein. 5-Ferrit wurde nicht gefunden, Auffallig waren
vermehrt anzutreffende nichtmetallische Einschlisse im bis zu 1 pm-Bereich, Die
Erweichungszone in der WEZ zeigt gegeniiber dem SchweiBgut eine wesentlich
grobere Subkomnstruktur mit polygonalen Effekten, Abb. 4.4 2-4h.



117

a) wie geschweiBt b) 740°C angelassen

Abb. 4.4.2-3; TEM-Metalifolic aus der Erweichungszone der Naht CSJ vor end nach der Wirmebe-
handlung 740/4 h

a) Schweilgut

Abb. 4.4.2-4;TEM-Metallfolie vom Schweifigut (E 911-8hmlich) und vou dex Erweichungszone der Naht CSS nach
dem Anlassen bei 740°C/A4 b
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Quer zur Naht wurden entsprechend den Tabellen 4.3.1-4 und 4.3.2-3 Harteprofile
HVS5 von den Schweifnghten CSJ, CSK (NF6&16-artgleiches SchweiBgut) und CSS
(E 911-arigleiches SchweiBgut) aufgenommen. Abb. 4.4.2-5 zeigt diese nach einem
Anlassen bei 740°C/4 h fiir die Ndhte CSJ und CSK aus verschiedenen Enthahme-
tiefen (innen, Mitte, auBen), Abb. 4.4.2-6 fiir die Naht CSS.
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\/'\g_\ \,3\‘. o, \\‘ AT (mitte) - Mitts
[t g e = ,(\\
3 ! — Unten . N - Oben
3 — - Mitbe N \
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= 1 ! 1 (cben) <« Oben S T \ {obon)
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a) SchweiBverbindung CSJ b) Schweifiverbindung CSK

Abb. 4.4.2-5: Hirteprofile quer zur Rohrrundnaht (auBen, Mitte, innen) von den SchweiSverbindungen CST und
CSK (NF616-thnlich geschweiBt) nach einer AnlaBbehandlung (740°C/4 h)

Den Hérteprofilen Uber den Querschnitt
(Wanddicke) ist gemein, daB sie prinzi-
piell einen &ahnlichen Verlauf haben
(Maximum im SchweiBgut, Steilabfall in
der WEZ mit 'Hartesack’). Unterschiede
bestehen aber in der Hohe des Maxi-
mums im SchweifBgut und in der Ausbil-
dung des 'Hartesacks' in Abhangigkeit

der Entnahmetiefe.

Im Wurzelbereich (innen), der Zone
starkster AnlaBwirkung, siche Abb.4.4.2-
1, ist der 'Hartesack' (Erweichungszone)
nur schwach bis gar nicht erkennbar
{Einbruch der Hirte gegeniiber Grund-
werkstoffniveau <20 HV5-Punkten). In Wanddickenmitte und im Decklagenbereich
{oben) liegt das Harteminimum dagegen deutlich feststellbar ca. 20 bis 30 HV5-
Punkten unterhalb der Grundwerkstoffhirte, siche Abb.4.4.2-5 und -6. In einem
Harteprofil, aufgenommen unter einer Neigung von 70° zur Schmelzlinie, um eine
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Abb. 4.4.2-6: Hirteprofile quer zur Rohrrundnaht
(auBen, Mitte, innen) von der SchweiBverbindung CSS
(E 911-#hnlich geschwei) nach einer AnlaBbehand-

lung (740°C/4 h)
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gréBere Spreizwirkung in den Hartewerten zu erzielen, ist sogar ein Harteeinbruch
von mehr als 40 HV5-Punkten, mit Minima von ca. 180 HV5 auf einer Breite von
knapp 2mm meBbar, Abb. 4.4.2-7. Ein solcher 'Hértesack' stellt sich bereits nach
dem SchweiBen ein und wird im Verh&ltnis auch durch eine Warmebehandlung zwi-
schen 710 und 770°C nicht wesentlich verdndent.

350 — HSIESHS
CSJ 740°C/4h 2
In CSJ liegt das Maximum im : 35
SchweiBgut nach dem Anlassen 300 ; WA \/\
bei 740°C/4 h zwischen 290 und 2 : /
330 HVS, in CSK zwischen 330 250
und 350 HV5 und in CSS dage- £ Grund— Erweichungszone SchwelBgut
. bl werkstoff .
gen nur zwischen 250 und T V\
275 HV5, Abb.4.4.2-5 und -6. 200 N
. ‘—\/"\/-J
Die an der Schweinaht CSJ + 4 e 4 +
nach verschiedenen Warmebe- 150 ' frobepentnehme for TEM
. . 3 2 i 0
handlungen (wie gechweibBt, Entfernung von der Schmelzlinie /1mm ?

angelassen  nach  710°C o
Abb. 4.4.2.7; Hirteprofil schriig (70%) zur Schmelzlinie geneigt

(niedrig), 740°C (normal) und . Rohrundnaht (Mitte Wand) von der SchweiBverbindung CS)
770°C (hoch), jeweils 4 h) in (NF616-ghnlich geschweiBt} nach einer AnlaBbehandiung

'Mitte Wand' durchgefiihrten (HOCAR)

Harteprafungen ergaben keine allzu groBen Unterschiede zwischen den verschie-
denen AnlaBbehandlungen. Auf eine Wiedergabe dieser Ergebnisse wurde daher
verzichtet. Im geschweiBten Zustand wies das SchweiBgut und die WEZ von CSJ
Hartewerte von 440 bis 470 HV5 auf,

.4 Kerbschlagzdhigkeit

Von den SchweiBnahten CSK des Rohres CQM und CSS des Schmiedestlickes
CMS war gemiB den Tabellen 4.3.1-4 und 4.3.2-3 die Kerbschlagarbeit des
SchweiBgutes und der WEZ zu bestimmen. Bei der Naht CSK wurde dies in Abhan-
gigkeit des Zustandes 'wie geschweiBt' sowie '4 h gegliiht bei 710, 740 und 770°C’
untersucht, Abb. 4.4.2-8; bei der Naht CSS beschrénkte sich dieses auf den norma-
len AnlaBzustand von 740°C/4 h, Abb. 4.4.2-.

Das NF618-ahnliche SchweiBgut der Schweifnaht CSK gewinnt durch das Anlassen
deutlich an Kerbschlagarbeit gegentiber dem nur geschweiften Zustand, Abb. 4.4.2-
8a, wobei zwischen den Glihungen bei 710, 740 und 770°C kein groBer Unter-
schied besteht. Die Hochlage wird erst bei ca. 100°C erreicht; beim Grundwerkstoff
CQM geschieht dies bereits bei Raumtemperatur. Die Héhe der Kerbschlagarbeit im



SchweiBgut liegt mit rund 150 J etwas
niedriger als im Grundwerkstoff mit
ca.190J. Bei der SchweiBnaht CSS
mit dem E911-&hnlichem SchweiBgut
ergeben sich flir die Raumtempera-
turwerte nach einer Glihung bei
740°C/4 h glinstigere Verhaltnisse als
bei der Naht CSK. Der SchweiBgut-
wert liegt in der Hochlage mit etwas
mehr als 90 J deut-lich unterhalb dem
des CSK-Wer-tes, Abb. 4.4.2-10, und
um den Faktor 2 niedriger als der
Grund-werkstoffwert  von  CMS,
Abb.4.4.2-9,

Die WEZ der Naht CSK zeigt wie das
SchweiBgut einen Anstieg der Kerb-
schlagarbeit durch die Warmebehand-
lung nach dem SchweiBen, Abb.
4.4.2-8b. Unter Berlicksichtigung der
starken Streuung der Zahigkeitswerte
des Grundwerkstoffes CQM ist der
EinfluB der AnlaBSgliihung als gering
zu bezeichnen. Die WEZ-Werte be-
wegen sich am unteren Streuband
der Ay-T-Kurve des Grundwerk-
stoffes und zeigen in der Hochlage z.
T. noch dariiberliegende Werte. Die
Werte der WEZ der Naht CSS fallen
hier aus dem Rahmen, verlduft doch
die Ay-T-Kurve' im angelassen Zu-
stand (740°C/4 h) teilweise noch un-
terhalb der des Schweilgutes,
Abb.4.4.2-9. AuBerdem verhélt sich
die WEZ der Naht CSS signifikant
schlechter als die der Naht CSK, Abb.
4.4.2-10.
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Abb. 4.4.2-8: EinfluB der AnlaSbehandlung auf die Kerb-
schiagarbeit des SchweiBgutes (NF616-artgl.) und der WEZ der
SchweiBverbindung CSK im Vergleich zom Grundwerkstoff
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Abb. 4.4.2.9: Kerbschlagarbeit des SchweiBgutes (E 911-artgl.)
und der WEZ der SchweiBverbindung CSS im Vergleich zum
Grundwerkstoff CMS
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Abb: 4.4.2-10: Vergleich der Kerbschlagarbeit zwischen SchweiB-
gut und WEZ der beiden SchweiBnihte CSK (NF616-artgl.) und
CSS (B 911-artgl) nach der AnlaBbehandlung (740°C/4 h)

.5 Zeitstandfestigkeit

Die Ergebnisse der nach Tabelle 4.3.1-4 an der mit NF616-dhnlichem SchweiBzu-
satz hergesteliten SchweiBnaht CSJ (Rohr CQM) zwischen 600 und 675°C durchge-

fiihrten 1so-Stress-Versuche sind
in Abb. 4.4.2-11 fiir 120 MPa und
in Abb. 4.4.2-12 flir 145 MPa in
Form eines Bruchzeit-
Temperatur-Diagramms  wieder-

gegeben. In der Regel zeigen -

sich fir die SchweiBverbindung,
unabhangig davon, ob die Pro-
ben im nur geschweiB-ten oder
zusétzlich bei 710, 740 oder'
770°C/4 h angelassenen Zustand
gepriift wurden, Bruchzeiten, die
unterhalb denjenigen des Grund-
werkstoffes liegen. Tendenzma-
Big scheinen sich die bei
740°C/4 h warmebehandelten

10?
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Abb. 4.4.2-11: Iso-Stress-Versuche (120 MPa) an Proben
quer zur Schweifiverbindung der Naht CS¥ (NF616-#hnlich
geschweiBt) im SchweiBzustand und nach unterschiedlichen

Wirmebehandlungen :

Proben am ungtinstigsten zu verhalten. Auftallig dabei sind 2 bei 120 MPa getestete
Proben, die friihzeitig im SchweiBgut mit einem Faktor 6 (612°C) bzw. 4 (625°C) ge-
geniiber den korrespondierenden Grundwerkstoffwerten gebrochen sind. Alle Gbri-
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gen SchweiBverbindungsproben wiesen Briiche in der WarmeeinfluBzone mit trans-

kristallinem Verlauf auf.

Alle CSJ-Schweisver-
bindungswerte liegen
aber noch oberhalb der
unteren Streubandgrenze
(Mittelwertkurve aller von
Nippon Steel gepriften
Chargen /80,123/ abziig-
lich 20%), Abb. 4.4.2-13.

Das Zeitstandverhalten
der mit E911-ahnlichem
SchweiBzusatz ge-
schweiBten Naht CSS
(Schmiedestiick CMS),
geprift entsprechend der
in Tabelle 4.3.2-3 aufge-
filhrten Versuchs-matrix,
ergibt sich aus Abb.4.4.2-
13. Soweit die Versuche
bislang beendet sind,
blieben die Bruch-zeiten
sowohl bei 600°C als
auch bei 650°C -bei die-
ser Temperatur ver-
starkt- hinter den erwar-
teten, vom Grundwerk-
stoff CMS abgeleiteten
zuriick. Alle Proben wa-
ren im SchweiBgut ge-
brochen.
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Abb. 4.4.2-12: Iso-Stress-Versuche (145 MPg) an Proben quer zur
SchweiBverbindung der Naht CSJ (NF616 dhnlich geschweift) im
Schweifizustand und nach unterschiedlichen Wirmebehandlungen
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Abb. 4.4.2-13; Zeitstandfestigkeitsschaubild von den Schweiverbindungen
der Nihte CSJ (NF616-artgleich) und CSS (E 911-artgleich) im angelassenen
Zustand (740°C/4 h) imVergleich zum Grundwerkstoff NF616 mit den nach
der MCM-Methode extrapolierten Daten des Herstellers /80,123/
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4.4.3 SchweiBsimulation (Rohr CQM)
.1 Erweichungszone
- Erweichungstemperatur

Die Bestimmung der fiir die Erweichung in der WEZ mafBgeblichen Temperatur er-
folgte an der Rohrschmelze CQM gemas Tabelle 4.3.1-5. Hiernach wurde nach Va-
riation der Spitzentemperatur von 800 bis 950°C im Gleeble-WEZ-Zyklus die Harte
HV10 mit und ohne nachfolgender Warmebehandlung bei 740°C/2 h (Zusté&nde SA1
bis SA5) gemessen. Der Warmzugversuch (600°C) mit niedriger Dehnrate (107 s™)
beschrankte sich auf den nur angelassenen Zustand.

Im nur schweif3simulierten,
nicht warmebehandelten Zu-
stand zeigt sich bei einer Spit-
zentemperatur von 850°C ein
schwach ausgeprigtes Mini-

g
5
g

caM

g
z
‘IT-I--

mum in der Harte mit § /
245 HV10. Oberhalb einer > ]
Spitzentemperatur von 875°C gsoc

x

schnellt die Harte auf die fir
martensitisches Gefiige typi-
schen Werte von mehr als
410 HV10 hoch, Abb. 4.4.3-1. T e e e b
Im angelassenen Zustand Tmax im SchweiBsimulationsversuch / °C
bleibt die Lage des Héartemini-
mums bei einer um ca. 40 bis
50 HV10-Punkten absenkien
Harte erhalten. Die hohen Hartewerte oberhalb 875°C Spitzentemperatur werden

durch den AnlaBvorgang (740°C/2 h) auf die fiir angelassenen Martensit bekannten
Werie wieder erniedrigt. ‘

g &

1000

Abb. 4.4.3-1:Hirteverlauf in Abhlingigkeit der Spitzentemperatur im
SchweiBsimulationsversuch (mit und chne Wirmebehandiung )

Der Warmzugversuch mit einer relativ niedrigen Dehnrate von 10® s”, was quasi -
einem Kurzzeitkriechversuch gleichkommt, zeigt bei 600°C gleichfalls ein Festig-
keitsminimum fiir das mit einer Spitzentemperatur von 850°C im SchweiBsimulati-
onsversuch behandelte und hinterher bei 740°C/2 h angelassene Gefilige, Abb.

4.4.3-2.



Betrachtet man die in Iso-
Stress-Versuchen bei 625 und
612°C/145 MPa an mit verschie-
denen Spitzentemperaturen
schweifisimulieten und an-
schlieBend bei 740°C/2h ge-
glihten Proben ermittelten
Bruchzeiten, so ergibt sich auch
hier ein Minimum flir die Spit-
zentemperatur von 850°C, Abb.
4.43-3a_und b. Im Vergleich
zum Lieferzustand der Schmel-
ze CQM stellt man fiir die
schweiBsimulierten Proben ei-
nen erheblichen Abfall in den
Bruchzeiten fest. Bemerkens-
werterweise weist der mit
835°C/2 h angelassene Grund-
werkstoff gleichfalls Bruchzeiten
auf, die sich bei den niedrigen
Werten der schweiBsimulierten
Proben einordnen lassen.

- Zeitstandfestigkeit

Fir die Iso-Stress-Versuche
wurde entsprechend der bei den
WEZ-Erweichungs-Untersuch-
ungen gewonnenen Ergebnisse
der SchweiBsimulationszyklus
mit 850°C Spitzentemperatur
ausgewahlt. Die solchermaBen
wérmebehandelten Proben wur-
den anschlieBend bei 740°C/2 h
angelassen.
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Abb. 4.4.3-3: Bruchzeit im Iso-Stress-Versuch von schweiBsimulier-
ten und angelassenen Proben (CQM) im Vergleich zum Grundwerk-
stoff (Lieferzustand und 835°C angelassen)
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Das Ergebnis der Iso-Stress-Versuche ist in Abb. 4.4.3-4 in Form eines Bruchzeit-
Temperatur-Diagramms aufgetragen. Aus den Kurvenverldufen ist zu entnehmen,
daB das mit 850°C schweiBsimulierte Geflige und der bei 835°C/2h wérme-
behandelte Grundwerkstoff bei beiden gepriiften Spannungshorizonten (120 und
145 MPa) ein gleich unginstiges Verhalten im Vergleich zum Lieferzustand des
Grundwerkstoffes aufweisen. Bemerkenswert ist die an einer der schweiBsimulierten
Proben (637°C, 120 MPa, 725 h, 52,3%) festgestellte relativ hohe Zeitbruchdehnung
um 50%.

10° : '
E caM = L: 1070°C/2h + 775°C/2h =
F——— W2: Warmebehandlung 1070°C/2h + 835'C/2h=——

- SA3: Gleeble—Behandiung, T 850°C + 740°C/Zh—
10 %

e >~ b % N

— oy Y
A N

! . ———
1 i “L‘i"\ ‘\\
=1~ B L 145 WPa
102 A
O L 120 MPo
——
A W2 145 MPa - < \\
A W2 120 MPa t\\
® SA3 145 MPa 5120 MPa
XN

© SA3 120 MPa ] oo
! 140 MPe™ NI N\ S SO

Bruchzeit / h

101

100 ] ) i
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Abb, 4.4.3-4: Bruchzeit-Temperatur-Kurve aus Iso-Stress-Versuch : CQM im Vergleich mit Lieferzustand, 835°C
angelassen sowie 850°C Schwei-simulation +740°C/2h

- Mikrogefige

Das Mikrogefiige schweiBsimulierter Proben der Rohrschmelze CQM wurde geméan
Tabelle 4.3.1-5 beispielhaft an 2 Proben untersucht, die zunéchst im SchweiBsimu-
lationszyklus einer Spitzentemperatur von 850°C unterworfen und dann bei
740°C/2 h angelassen worden waren, davon eine der Proben im nur simulierten Zu-
stand und eine nach Zeitstandbéanspruchung (637°C, 120 MPa, 725 h, 62,3%
Bruchdehnung), Tabelle 4.4.1-3.
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Abb.44.3-5: TEM-Metallfolie von Schmelze CQM im Zustand ‘schweiBsimuliert (850°C) und angelassen

(740°C/2 )’ -links- sowie nach Zeitstandbeanspruchung (637°C, 120 MPa, 725 h, 52,3%:
Probenschaft) -rechts-
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Bereits das Mikrogeflige der nur schweiBsimulierten Probe zeigt im Vergleich zum
Lieferzustand deutliche Anzeichen der Polygonisation in der martensitischen
Grundstrukiur, Abb. 4.4.3-5a. Die Subkorngrenzen sind relativ stark mit MzaCe-
Carbiden belegt. Die Versetzungsdichte ist schwach und uneinheitlich ausgepragt,
Abb. 4.4.3-5b; sie liegt im Korninneren bei nur 3,28 +/- 0,71 x 1014m-2, Abb 4.4.1-
36. Die Versetzungen sind meist mit MX-Partikel verknilpft, Abb. 4.4.3-5¢. Nach ei-
ner Zeitstandbeanpruchung von nur 725 h bei 637°C ist keine Martensitlattenstruktur
mehr zu erkennen; das Mikrogefiige ist infolge Poiygonisation durch groBe dquiaxia-
le Subkérner gekennzeichnet, Abb. 4.4.3-5d. Die Versetzungsdichte hat sich weiter
verringert, Abb. 4.4.3-5e. Mx;Ce-Carbide finden sich als langgestreckie Partike! ver-
gesellschaftet mit Laves-Phase auf den Subkorngrenzen, Abb. 4.4.3-51.

.2 Grobkomzone
- Temperaturinduzierte Versprodung (T1V)

Die geméB Tabelle 4.3.1-5 vor-

genommene Uberpriifung  der 200 S
L R Y SV S B
Veranderung der Kerbschlag- Soe omulation Cou: wid, ke |
= . : e X% :
arbeit des schweiBsimulierten  ~qsq ©™%° L
Zustandes im Vergleich zum an- < f :iggz/ T S '
gelassenen belegt, wie in Abb. & +740°C/2h S !
5 1004 & 1300°c/900°C YAl e e
4.4.3-6 dargestellt, daB durch & otz L c
den AnlaBvorgang von 740°C/2h 3 i i/ Lo .
) cre g o B 50 - _-y——l-~,/;-—+~ S
eine Verbesserung der Z&higkeit & T Y
von anfénglich 20 bis 30J i ;é-—-‘@——l-' i "E“?
H 4 H C T T T T { L E ™31 F 5 ¥ | B T L)
(schweiBsimuliert) auf mehr als U PO P S N N R A PO A
130 J (angelassen) stattfindet. Temperctur T / °C

i & im Einfachzyklus mit
Dlesei fall b.e'm Einfachzy Abb, 4.4.3-6:Einflud der Grobkornsimulation (1300°C;
1300°C Spitzentemperatur deut-  1300:+900°C, CQM) auf die Kerbschlagarbeit im Hinblick auf

i + i . die Neigung zur temperaturinduzietren Versprédung (TIV) der
llch gennger_ aus E_l_ls ,belm Dop WEZ infolge einer AnlaBbehandlung (740°C/2 h) nach dem
pelzyklus mit zusatzlich aufge- SchweiBen

brachter StoBglithung bei 900°C.
Im nur schweiBsimulierten Zustand bleibt aber die Kerbschlagarbeit fiir diesen Zy-

klus bis 120°C auf einem relativ niedrigen Niveau von knapp 30 J. Der Einfachzyklus
148t hingegen einen leichten Anstieg der Werte von ca. 20 auf 60 J erkennen.
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- Dehnungsinduzierte Versprddung (DIV}

Entsprechend Tabelle 4.3.1-5 _'% DR-V Kensraben (G5T)  Schweigsimuction O
war der EinfluB einer bei der L o
Spannungsarmgliihung bei

740°C der WEZ zum Abbau der
SchweiBeigenspannungen auf-
gezwungenen Dehnung auf die

g,

——— - —— -]

1300°C

*

[+
[=3
[1 x

o

r i /__-——~.—¢\_‘
4 ' i 2]

/ l o DV (1300°C)

L]
Q

Kerbschilagarbeit bei RT Av / J

Kerbschlagarbeit zu ermitteln. & * / " n gpnduatatar .
Wie aus Abb. 4.4.3-7 ersicht- g 5 ; L o Wez (uie geschweist)
lich, zeigt sich durch die im 1 !( ; ] 5 TV (1300°C+740°C/20)
Warmzugversuch bei 740°C im  * a5 20 im . o om0
Bereich von 0,3 bis 1,5% auf- Vordehnung im Wermzugversuch bei 740°C / %

gebrachte Vordehnung keine Abb.4.4.3-7; Einflu8 einer im Warmzngversuch bei AnlaStempe-
e e . . . ratur (740°C) aufgebrachten Vordehnung auf die Kerbschlagarbeit

schadigende Wirkung auf die Ry grobkom-schweiSsimulierten Gefiiges (1300°C, CQM) zur

Kerbschlagarbeit bei Raum- Kisrung der Frage, ob eine Neigung zur dehnugsinduzierten Ver-

. . spridung besteht (DIV)
temperatur. Dies gilt auch,
wenn man die geméB Tabelle 4.4.1-5 auf ISO-V-Kleinstproben umgerechnete Kerb-

schlagzahigkeit der WEZ im nur geschweiBten Zustand (Abb. 4.4.2-8b) und den
Lieferzustand des Grundwerkstoffes mit heranzieht.

- RelaxationsriBbildung (SRC)

Die gemas Tabelle 4.3.1-5 zur Ermittlung der Empfindlichkeit gegeniiber Relaxati-
onsriBbildung (stress relief cracking (SRC)} vorgesehenen Versuche filhrien nicht
zum gewdnschten Erfolg. Es konnte keine temperaturabhéngige Bruchdehnungskur-
ve mit Hilie des Warmzugversuches niedriger Dehnrate bestimmt werden. Die Pro-
ben brachen auBerhalb des mit 1300°C grobkornsimulierten Geftiges, der eigentli-
chen MeBlénge. Aufféllig bei den Brlichen war eine sehr starke Brucheinschniirung.
Auch der Versuch, Proben mit um die Hélfte reduzierter Querschnittsflache ord-
nungsgemafB zu priifen, scheiterte mit demselben Ergebnis. Diese Versuchsreihe
wurde unter Berlicksichtigung der Ergebnisse zu den oben beschriebenen DiV-
Versuchen nicht weiter verfolgt, siehe Diskussion in Abschnitt 5.3.2.



129

5. Diskussion
5.1 Grundwerkstoff

Fiir die beiden in Kurz- und Langzeitversuchen (Tabellen 4.3.1-1 bis -5, 4.3.2.-1 bis-
3) untersuchten NF616-Schmelzen COM und CMS liefern vor allen Dingen die me-
tallografischen und metallkundlichen Betrachtungen des Mikrogefiiges den Schiiis-
sel zum Versténdnis {ir das festgestellte Verformungs- und Festigkeitsverhaiten.

5.1.1 Chemische Zusammensetzung

Vergleicht man zunichst die chemische Zusammensetzung der beiden Schmelzen,
fallt in Verbindung mit den TEM-Ergebnissen, Abschniit 4.4.1, der unterschiedliche
N-Gehalt von 0,42% (CQM) zu 0.49% (CMS), Tabelle 4.4.1-1, auf. Hierin besteht ein
unmittelbarer Zusammenhang mit Ausscheidungverhalten der im Subkorninneren
liegenden Carbonitride. Deren relativer Anteil ist in CMS (Lieferzustand) hdher.
Gleichzeitig sind was die sphérischen MX-Teilchen anbelangt, die Carbonitride fei-
ner ausgeschieden als bei CQM (Lieferzustand),Abb.4.4.1-34. Zusétzlich ist bei den
komplexen MX-Partikeln (kugelfrmige Nb(C,N) mit plattenartig angehéngten 'Fli-
geln' aus VN) eine Abhangigkeit in der Ausbildung der gréBten mittleren Hauptachse
(langster Abstand zwischen 2 Fliigelspitzen) vom N-Gehalt zu erkennen. Bei CMS
ist diese deutlich l&nger ausgeprigt als bei CQM, Abb.4.4.1-14, -17 und 4.4.1-32. In
/87, 130/ wird fiir einen 9% Cr-Stahl berichtet, daB bei nahezu unverénderter chemi-
schet Zusammensetzung (C= 0,09%, Mo=1%, V= 0,02%, Nb=0,08%) sich in dem
Stahl mit 0,06% N Hauptachsenlédngen von ca. 180nm eingestellt haben gegentiber
ca. 118 nm in dem Stahl mit -

0,03%N. Der Stahl mit dem %?1 2 ===
hoheren N-Gehalt zeichnete 35
sich durch die bessere £y, ,/
Kriechfestigkeit aus. Dieses gg ] /
Verhalten ist auch bei der %2 /

- . 2210 ]
Schmelze CMS fiir Kriech- g2 9 o
dehnraten >107%/h zu er- B 0
kennen, Abb. 4.3.1-1, 4.4.1-  £8qs B~ & Blech B
75, 4.4.1-78. Der positive Z;f; ~ © Rohr (dlnnwandig)
Einflup des N-Gehalt aufdie S& 0 Rohr (dfekvandio)
Zoitstandfestigkelt  ergibt = g o .. =
sich auch aus Abb. 5.5.1-1 Stickstoffgehalt, Mossen—2

anhand einer an einigen o o
. Abb. 5.5.1-1:Wirkung des N-Gehaltes auf die Zeitstandfestigkeit, dar-
Nippo n-Steel-Chargen aus gestellt anhand der Auswertung einiger NF616-Schmelzen nach Anga-

/80,123/ vorgenommenen ben des Herstellers /80,123/
Auswertung. Uber die zeit-
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festigkeitsteigernde  Wirkung des Stickstoffes infolge Bildung von VN-
Ausscheidungen wird auch fiir andere Stéhle des Typs 9-12Cr-Mo-V-Nb berichtet
/87,130,146,147/.

Das erwartete glinstigere Zeitstandverhalten der Schmelze CMS erkiért sich nicht
nur Gber den N-Gehalt und der damit zusammenhéangenden Ausscheidungen der
kleineren MX-Teilchen, sondermn auch iiber die giinstigere Ausscheidungscharakte-
ristik der gréBeren Mz Ce-Teilchen auf den ehemaligen Austenit- und den Subkorn-
grenzen (Martensitlatten). Auch diese gréBeren Partikel sind gegeniiber CQM in
CMS haufiger und in feinerer Struktur vertreten, Abb.4.4.1-34,

Aufgrund der in der Schmelze CMS im Lieferzustand im Vergleich zu CQM um 20%
vorhandenen grS Beren SubkorngréBe wére nach /128,141/, wo iiber eine umgekehrt
mit der Martensitlattenbreite korrelierte Kriechfestigkeit berichtet wird, ein sich deut-
licher duBernder negativer Effekt zu erwarten gewesen. Da dies nicht der Fall ist,
dominiert offensichlich der Gefligeparameter 'Ausscheidungszustand' die Zeitstand-
festigkeit vor dem EinfluB der Martensitlattenbreite. Unterstiitzend kommt hinzu, daB
eine feinere Ausscheidungsstruktur der MX-Teilchen aufgrund des Cottrell-Effektes
/251, siehe Abschnitt 2.4, zu einer stérkeren Behinderung der Versetzungsbewegun-
gen fahrt. Insoweit ist der Martensitlatienbreite im Lieferzustand der beiden Schmel-

zen eine wohl eher untergeordnete Bedeutung zu zumessen. Diese Einschétzung
wird auch in /81/ verteten.

Ob die Schmeize CMS auch langfristig sich durch ein besseres Zeitstandverhalten
auszeichnen wird, muB abgewartet werden. Wie in Abschnitt 5.1.3 'Zeitdehnverhal-
ten im Lieferzustand im Hinblick auf die Extrapolation der Langzeit-
Festigkeitskennwerte' ausgefiihrt, gibt es Anzeichen, dafir, daB sich die Charge

CMS im Langzeitverhalten der Charge CQM anpaBt und von ihrer anfénglich héhe-
ren Zeitstandfestigkeit wieder etwas einb{ift.

5.1.2 EinfluB der Wérmebehandlung auf die Verformungs- und
Festigkeitseigenschaften unter Beriicksichtigung der Mikrostruktur

Bei der Beurteilung des Einflusses der Wérmebehandlung auf die Verformungs- und
Festigkeitseigenschaften des Werkstoffes NF616, untersucht am Beispiel der Rohr-

schmelze CQM, ist zwischen der Wirkung der Austenitisierungs- und der AnlaB-
temperatur zu unterscheiden.

Im nur austenitisierten Zustand unterscheidet sich das Mikrogeflige weniger in sei-
ner Struktur als vielmehr in der ehemaligen Austenitkorngrenze. Wie repésentativ far
970°C gezeigt, besteht das Grundgefiige nach einer Austenitisierung bei 970, 1070,
1125 oder 1145°C ziemlich einheitlich vollstandig aus Martensit mit hoher Verset-
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zungsdichte und mit Ausscheidungen in Form von MsC-Carbiden und Carbonitriden
im Korninnern (Martensitlatten), Abb.4.4.1-18 bis Abb.4.4.1-20. Letztere nehmen mit
steigender Austenitisierungstemperatur an PartikelgréBe zu, Abb.4.4.1-21, und im
Volumenanteil ab, Abb.4.4.1-22, d.h. ein Teil der kleineren Carbonitride ist bereits in
der Matrix in Losung gegangen. Die ehemalige Austenitkorngrenze nimmt deutlich in
der lichtoptischen Metallografie sichtbar mit steigender Austenitisierungstemperatur
zu, Abb. 4.4.1-3 und -4.

.1 Hérte
- nach unterschiedlichen Wéarmebehandlungen

Da die Harte hauptséchlich von der martensitischen Struktur und den Ausscheidun-
gen beeinfluBt wird, stellt sich fiir alle 4 Austenitisierungszustande im Ausgangszu-
stand in etwa ein Héartewert von ca. 440 HV5 ein, Abb.4.4.1-6. Dieser Wert stimmt
unter Beriicksichtigung mit den gemaB Abschnitt 4.2.1.1 gewahlten Abkihlungsbe-
dingungen relativ gut mit den nach dem KTU-Schaubild der Schmelze CMS,
Abb.4.4.1-1, zu erwartenden Héartewerten tiberein.

Eine AnlaBbehandlung weist unabhangig von der Austenitisierungs- und AnlaB-
temperatur eine gleichméBige Harteminderung auf, Abb. 4.4.1-6, worin nur bei einer
niedrigen AnlaBtemperatur eine eindeutige Differenzierung nach der Austenitisie-
rungstemperatur erkennbar wird. Die AnlaBbehandlung (715 bis 835°C) ist jedoch
die starker beeinflussende GréB8e. An dieser Stelle ist zu vermerken, daB oberhalb
775°C (Lieferzustand) die Mdglichkeiten, einen Fehler beim Anlassen zu erkennen,
nicht mehr stark ausgepragt sind, liegen doch die Hartewerte alle unterhalb des vom
Hersteller geforderten Hartewertes von 265 hV, Tabelle 2.5-1. Die Hartewerte nach
einem Anlassen bei 835°C liegen zwar signifikant unterhalb denen, die einer AnlaB-
temperatur von 775°C entsprechen, weisen aber mit 210 bis 220 HV5S noch Hérte-
werte auf, die knapp dem liefergerechten wirmebehandlungszustand mit etwa
220 HV5 entsprechen, /48, 80, 123/, (beziiglich der Bedeutung der niedrigen Harte-
werte bel 835°C AnlaBtemperatur siehe metallkundliche Betrachtungen im Hinblick
auf die Zeitstandfestigkeit, Abschnitt 5.1.2.3).

- nach Zeitstandbeanspruchung bzw. thermisch er Auslagerung

Die sich wahrend der Zeitstandbeanspruchung im Mikrogeflige abspielenden Vor-
ginge (Abnahme der Versetzungsdichte, Zunahme der Subkornbreite, Reduktion
des Anteiles gelsster Elemente wie W und Mo als Garanten fGr die Mischkristalihar-
tung; Nzheres siehe Abschnitt 5.1.2.3), die einen temperatur -und spannungsge-
steuerten ErholungsprozeB darstellen, lassen sich auch durch Hartemessungen be-
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legen. Aus Abb. 4.4.1-7 ist anschaulich wiedergegeben, daB die Harte in Abh&ngig-
keit von der Beanspruchungsdauer zum einen infolge héherer Temperatur und zum
anderen durch den Spannungseinflu8 (Probenschaft im Vergleich zum Kopf) zum
Teil sehr deutlich (650°C gegeniiber 600°C) abnimmt.

Der zeit- und temperaturabhéngige Harteverlauf im Kopf der untersuchten Zeitstand-
proben unterscheidet sich von dem in nur thermisch ausgelagerien Proben, Abb.
4.4.1-7 dadurch, daB in letzteren bis zu 1.000 h zun&chst sogar ein deutlicher An-
stieg in der Harte (ca. 20 bis 40 Einheiten) zu verzeichnen ist. Dies wird auf die
Entstehung von Laves-Phase, siehe Abb. 2.4-1, zuriickgeflhrt. Der Grund, warum
dieser Effekt nicht auch im Probenkopf auftrifit, wird darin gesucht, daB dieser zwar
keinen den Erholungsproze8 des Mikrogefliges beschleunigenden Zugspannungen
unterworfen ist, dennoch aber nicht als spannungsfrei angesehen werden kann. Of-
fensichtlich reichen die im Kopf vorherrschenden Druckspannungen aus, um bei rein

thermischer Auslagerung anfanglich eintretende Verfestigungen wieder zu kompen-
sieren.

.2 Kurzzeitfestigkeit und Kerbschlagzahigkeit
- nach unterschiedlichen Warmebehandlungen

Auch bei den Kurzzeitversuchen wurden wie bei den Hartewerten unabhingig von
der Austenitisierung nach einem Anlassen bei einer Temperatur zwischen 775 und
835°C sowohl fiir die Zugfestigkeit, die Streckgrenze, die Bruchdehnung als auch
die Brucheinschnlirung bei Raumtemperatur oder 600 bzw. 650°C spezifikationsge-
rechte Werte gemessen, vergleiche Abb.4.4.1-67 mit Tabelle 2.5-1 sowie Abb. 2.5.1-
8. Aus den Spezifikationswerten falit nur eine zu niedrige AnlaBbehandlung von
715°C, bel der sich eine hthere Austenitisierungstemperatur (z.B. 1145 staft
1070°C) in einem Festigkeitsanstieg bemerkbar macht.

Grundsatzlich ist jedoch festzustellen, daB die Festigkeitseigenschaften eindeutig
mit den Verformungskennwerten korrellieren, d.h. hohe Zugfestigkeiten fihren zu
niedrigen Bruchdehnungen und umgekehtt. Fiir eine gewdéhlte AnlaBtemperatur wirkt
sich die hachste Austenitisierungstemperatur (1145°C) am stérksten festigkeitsstei-
gemnd bzw. verformungsmindernd aus, (Erlduterungen hierzu finden sich nachfol-
gend in den metallkundlichen Betrachtungen im Hinblick auf die Zeitstandfestigkeit).
Dieses Prinzip ist bei 1070°C im Vergleich zu 970°C durchbrochen, wenngleich sich
die Werte bei 970°C nicht allzu deutlich von denen bei 1070°C zu unterscheiden.

Dieses Verhalten stimmt qualitativ mit den gewonnenen Kerbschlagzahigkeitskurven
Uberein, d.h. im Verhéltnis beste Kerbschlagarbeitswerte bei maximaler AnlaBtempe-
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ratur bzw. niedrigste Kerbschlagarbeitswerte bei hochster Austenitisierungstempera-
tur; je hdher die AnlaBtemperatur desto geringer die Unterschiede in der Austeniti-
sierungstemperatur, Abb. 4.4.4..1-69 und -70.

Der in /53/ beschriebene negative EinfluB der steigenden AustenitkorngréBe auf die
Zahigkeit in Verbindung mit einer zunehmenden Austenitisierungstemperatur und
der damit zusammenhéangenden Gefligednderungen, siehe Abschnitt 2.3 und Abb.
2.3-2, konnte grundsatzlich bestatigt werden.

- nach Zeitstandbeanspruchung bzw. thermischer Auslagerung

Nach Zeitstandbeanspruchung wurde die Kerbschiagzéhigkeit (ermittelt anhand von
ISO-V-Kleinstproben) fiberpriit, inwieweit sich im Vergleich zu den rein thermisch
ausgelagerten Proben auch eine spannungsgesteuerte Veranderung der Kerb-
schlagzahigkeit nachweisen I4Bt. Aus Abb. 4.4.1-72 ist zu abzuleiten, daB aus dem
Schaft entnommene Proben stets einen stirkeren Abfall in der Kerbschlagz&higkeit
erleiden als die aus dem Kopf stammenden. Die Minderung ist gleichzeitig tempera-
turabhangig; sie fallt bei 650°C immer gréBer aus als bei 600°C. Insgesamt betrach-
tet, scheint jedoch der TemperatureinfluB zu Gberwiegen. Es stelit sich, nach Tem-
peraturen geordnet, ein dhnlicher Kurvenverlauf ein, wie er fiir die rein thermisch
ausgelagerten Proben festgestellt wurde, Abb.4.4.1-71. Dieser Kurvenveriauf unter-
scheidet sich allerdings von den Angaben des Herstellers, der fiir 650 und 600°C
nahezu denselben Abfall bestimmt hat, Abb.2.5.1-7. Eine Erklérung fiir diese Verhal-
ten wurde nicht gefunden.

.3 Zeitstandfestigkeit
- Einordnung des Gefiges im Ausgangszustand anhand der TEM-Untersuchungs-

ergebnisse

Im Hinblick auf die zu erwartenden Zeitstandfestigkeitseigenschaften nach den an
der Rohrschmelze gemaB Tabelle 4.3.1-1 durchgefihrten Wéarmebehandiungen [aBt
sich vom metallkundlichen Standpunkt iber das Mikrogeflige folgendes sagen.

Die TEM-Aufnahmen belegen sinen rasch mit zunehmender AnlaBtemperatur fort-
schreltenden ErholungsprozeB. Nach dem Austenitisieren noch vorhandene MsC-
Carbide sind den stabileren MxsCe-Ausscheidungen gewichen. &-Ferrit wurde nicht
- gefunden. Weiterhin wurde die ehemals hohe Versetzungsdichte durch die Bildung
von Subkdrnern und Versetzungsnetzwerken reduziert, vergleiche Abb.4.4.1-18 und
-19 mit Abb.4.4.1-9, -11, -23, -25b, -26b und -28a. Die statistische Auswertung des
Mikrogefiiges zeigt quantitativ den negativ dominierenden EinfluB einer hohen An-
laBtemperatur (835°C) auf die Versetzungsdichte, Abb.4.4.1-33, und zwar unab-

héngig von der Austenitisierungstemperatur.
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Bei der Bildung der Subkornstrukturen liegt ein sich unglinstig auswirkender EinfluB
einer steigenden AnlaBtemperatur auf die mittlere Martensitlattenbreite vor, wie die
quantitative Analyse dieses Gefligeparameters belegt, Abb.4.4.1-29. Nach einem
AnlaBvorgang bei 835°C scheinen die Martensitlatten ihre deutlich langgestreckte
Form infolge weiterer Subkornbildung etwas zu verlieren, vergleiche Abb.4.4.1-8 mit
-26b, -12 mit -23, -24a und -26a sowie -25b mit -26d, was als Nachteil fir die Zeit-
standfestigkeit anzusehen ist. Wenngleich nach /81/, siehe auch Ausfiihrungen
weiter oben, der Martensitlattenbreite nicht die liberragende Rolle auf die Zeitstand-
festigkeit beigemessen wird, so muB der Effekt dennoch als ein Beitrag zusammen
mit anderen sich schadlich auf die Kriechfestigkeit auswirkenden Gefligeparametern
bewettet werden.

Die quantitative Analyse der im Mikrogefiige der Schmelze CQM in Abhangigkeit der
Wirmebehandiung ausgeschiedenen Carbide (M2:Cs) und Carbonitride (MX) gibt
weiteren AufschluB Gber das zu erwartende Zeitstandfestigkeitsverhalten:

Der Vergleich der Héaufigkeits- und GréBenverteilung der nach einer 1070 und
1145°C Austenitisierung und anschlieBendem Anlassen bei jeweils 715, 775 und
835°C vorliegenden gréBeren MzsCe- und der kleineren, nicht komplex zusammen-
gesetzten MX- Partikel belegt im wesentlichen eine Beeinflussung des Ausschei-
dungszustandes im Mikrogeflige durch die verschiedenen AnlaBvorgénge. Eine Dif-
ferenzierung ergibt sich, wenn man die Haufigkeitsverteilung der nach Klassen ge-
stuften TeilchengréBen und den hieraus gemittelten Durchmessern betrachtet,
Abb.4.4.1-30 und Abb.4.4.1-31 sowie Tabelle 4.4.1-2.

Eine Vergroberung der Teilchen ist bei einer Austenitisierung von 1070°C nach ei-
nem Anlassen bei 775°C gegeniiber 715°C sowohl in deren Haufigkeitsverteifung ,
Abb.4.4.1-30, als auch beim mittleren Teilchendurchmesser, Tabelle 4.4.1-2, zu er-
kennen. Diese Vergrdberung wird fir das Austenitisieren bei 1145°C nur beim mittle-
ren Teilchendurchmesser augenfillig, Tabelle 4.4.1-2. Fir die groBeren MpCe-
Carbide setzt sich flir 1145°C diese Tendenz auch nach einem AnlaBvorgang bei
835°C fort, wohingegen sich nach dem Austenitisieren bei 1070°C und dieser hohen
AnlaBtemperatur fiir den mittleren Teilchendurchmesser der erfaBten gréBeren Teil-
chen (vornehmlich Mz3Cq) eine leichte Riickldufigkeit zeigt, Tabelle 4.4.1-2. Aus der
Haufigkeitsverteilung der Ausscheidungen nach 1070°C-Austenitisierung, Abb.4.4.1-
31, ist jedoch insbesondere eine Abnahme der kleineren und eine Zunahme der
gréBeren Partikelklassen sowohl fiir MzCs und MX festzustellen.

Diese Erscheinung ist fiir die MX-Teilchen von besonderer Bedeutung, da somit im
Korninneren wesentliche Hindernisse fiir die Versetzungsbewegungen fehlen und
die Versetzungsdichte abnimmt, Abb.4.4.1-33, was sich letztlich unglinstig auf den
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Cottrell-Effekt auswirkt /25/, siche Abschnitt 2.4. Eine relative Zunahme der Partikel-
groBe fihrt weiterhin dazu, daB der Matrix in L&sung befindliche, flr die Mischkri-
stallhartung mafBgebliche Elemente, wie W und Mo, teilweise entzogen werden, Abb.
4.4.1-46, mit der Folge einer EinbuBe in der Zeitstandfestigkeit.

Unter diesem Blickwinkel, die mit steigenden AnlaStemperaturen nach einer 1070°C-
Austenitisierung gemessene Zunahme der mittleren Hauptachsenléngen der kom-
plexen, propellerartigen (Nb,V)(C,N)-Carbonitride betrachtet, Abb. 4.4.1-32, ist eine
konkurrierende Situation festzustellen, da unter diesen Randbedingungen nach
/87,130/ eher von einer kriechfestigkeitssteigernden Wirkung auszugehen ist. Eine
eindeutige Quantifizierung die Effektes war im Rahmen dieser Arbeit nicht mdglich.

Positiv im Hinblick auf die Zeitstandfestigkeit ist grundsatzlich zu vermetken, daB
insbesondere die relative Haufigkeit der nach einem Austenitisieren bei 1145°C un-
abh#ngig von der AnlaBtemperatur ausgeschiedenen MX-Teilchen héher liegt als
bei 1070°C Austenitisierungstemperatur, vergleiche Abb.4.4.1-30 mit Abb.4.4.1-31.
Dieser Effekt ist darauf zuriickzufithren, daB bei 1145°C wesentlich mehr Carbide in
Lésung gegangen sind, Abb.4.4.1-22, was beim nachfolgenden Anlassen zu einem
verstirkten Ausscheidungsvorgang vornehmlich der MX-Teilchen gefihrt hat. Dies
steht im Einklang mit den Ausfilhrungen in /53/, worin hierf(ir speziell die verstérkte
Auflésung der Carbonitride verantwortlich gemacht wird. Die dementsprechende An-
hebung der Zeitfestigkeit wird mit Abb. 2.3-2 /63/ belegt.
Wertet man die fiir den Kriechwiderstand maBgeblichen, im Rahmen dieser Arbeit
gemessenen Gefligeparameter, wie
- Versetzungsdichte,
- Martensitlattenbreite,
- Haufigkeits- und Grd Benverteilung der

- groBeren MasCs~ und kleineren MX-Ausscheidungen sowie der

- komplexen MX-Ausscheidungen

in ihrer Gesamtheit, so ist nach einer Austenitisierung bei 1070°C und einem Anlas-
sen bei 835°C mit einem unglinstigeren Zeitstandfestigkeitsverhalten zu rechnen als
nach einer AnlaBtemperatur von 775°C, woflir hauptséchlich die um 75% reduzierte
mittlere Versetzungsdichte, Abb.4.4.1-33, verantwortlich ist.

Die Bewertung der Auswirkungen einer AnlaBStemperatur von 835°C wird gestitzt
durch die Tatsache, daB bei dieser Temperatur der im Rahmen dieser Arbeit NF616
(Schmelze CMS, Gleiches fiir CQM angenommen) gemessene Ag, -Punkt bereits um
10°C Tberschritten ist, vergleiche mit Abb. 4.4.1-1. Insoweit drfte die Schmelze
CQM auf Ag, -Uberschreitungen empfindlicher reagieren als dies aufgrund des vom
Stahlhersteller fir NF616 angebenen Ac, -Punktes in der Héhe von 863°C, Abb.2.3-
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1 /54, 142/ zu erwarten ware. Nach /45/ bedeuten AnlaBvorgénge oberhalb des Ag, -
Punktes stets einen Verlust an Geflige-
Stabihtat- Kohlenstoffgehalt [%0)

022 - o Schmelze A, berechnet
0.20 - % Schmelze A, 62h gehalten

Nach /18/ wird unter Ruckgriff auf in /89/

an dem Werkstoff X20 CrMoV 12 1 gefiihr-  a1e | osmmens
te Untersuchungen flir P91 abgeschétzt, °'°-
daB der zu Beginn der oy- Umwandlung Z:Z:

knapp oberhalb des Ag, -Punkies neu oio-
gebildete Austenit wegen der bei diesen %1 Nk
/

Temperaturen noch geringen Lslichkeit 2::
des Kohlenstoffs, siche Abb. 5.1.2-1 /18/, qp2-
auch nur refativ niedrige C-Gehalte enthal- ¢ -
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ten kann, was zu einer zuséizlichen Er- Temperatr LC3
weichung des Grundwerkstoffes mit einer Abb.5.1.2-1: Kohlenstoffltslichkeit im Austenit des
entsprechen-den Abnahme der Zeitstand- Stahiles X26 CeMoV 12 1 /38/

festigkeit fithre. Die zu P21 in /18/ angestellten Uberlegungen sind vom Grundsatz
her auch auf NF616 als einem &hnlichen 9% Cr-Stahl Gbertragbar. Betrachtet man
die nach einem Anlassen bei 835°C im Vergleich zu 775°C auftretende Harteminde-
rung, so findet man im Falle von CQM nach Abb.4.4.1-6 in etwa eine Minderung 20

bis 30 HV5-Hérteeinheiten, die im Hinblick auf die Kriechfestigkeit als nicht mehr
unerheblich einzustufen ist.

Das in Iso-Stress-Versuchen gemaB Tabelle 4.3.1-3 fiir 2 Spannungshorizonte (120
und 145 MPa) in einem Temperaturbereich zwischen 600 und 675 “C gefundene
Kriechverhalten entspricht den aufgrund der metallkundlichen Betrachtungen abge-
leiteten Erwartungen, wie aus der Bruchzeit-Temperatur-Darstellung in Abb.4.4.1-79
zu entnehmen ist. Die Proben mit dem Warmebehandlungszustand '1070°C/2 h und
835°C/2 h' zeigen gegeniiber dem Lieferzustand *1070°C/2 h und 775°C/2 h' bel ei-
ner Priifspannung von 120 MPa mehr als um eine GréBenordnung verkiirzte Bruch-
zeiten auf, bei 145 MPa ist es fast eine GréBenordung. Insoweit wird die auf die
Zeitstandfestigkeit stark beeintrachtigende Wirkung der 835°C-AnlaBgilihung voll
bestétigt. Bei einer 970°C-Austenitisierung ist im Vergleich zum Lieferzustand keine
schadigende Wirkung festzustellen. Dieses Ergebnis befindet sich leicht im Wider-
spruch zu den vom Hersteller in /53/ verbffentlichen Daten, wonach bei dieser
Austenitisierungstemperatur ein geringfiiger Abfall der Zeitstandfestigkeit ausgewie-

sen wird, Abb. 2.3-2. Aufgrund der Geringfligigkeit der ermittelten Unterschiede
solite diese Tatsache nicht tiberwertet werden.

Etwas abweichend von der Erwartung aus metallkundlicher Sicht verh&lt sich die
Schmelze CMS, die frotz einer gréBeren relativen Haufigkeit feinerer Partikel als in
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der Charge CQM, Abb.4.4.1-34, bei langzeitiger Beanspruchung eine stérkere Ein-
buBe im Kriechwiderstand erleidet als vorher angenommen.

- Bewertung des Gefiigezustandes nach Zeitstandbeanspruchung mittels TEM-
Untersuchungen

- Lieferzustand

Fur die Bewertung des Mikrogefliges nach einer Zeitstandbeanspruchung mit variie-
render Temperatur (600 bis 650°C), Spannung (104 bis 160 MPa) und Zeit (23 bis
9755 h) unterschiedlich warmebehandelter Ausgangszustdnde (1070°C/2h +
775°C2 h -Lieferzustand- und 1070°C/2 h + 835°C/2 h), siehe Tabelle 4.4.1-3, kri-
stallisierten sich im wesentlichen folgende Gefligeparameter bzw. Eigenschaften als
bedeutsam {lir das Zeitstandfestigkeitsverhalten heraus:

- mittlere Versetiungsdichte im Subkorninneren

- mitilere Subkornbreite

- Polygonisationszustand der Subkérner

- W-und Mo-Haushalt unter Berlicksichtigung des Ausscheidungszustandes

dsr M23Ce-Carbide und der Laves-Phase {Fe,Cr)z (W,Mo)

Hierzu ist anhand der Ergebnisse der TEM-Untersuchungen folgendes zu sagen.
Betrachtet man die nach abnehmender Versetzungsdichie und steigender Subkorn-
breite geordneten Histogramme gemaB Abb.4.4.1-36 und -37, stellt man bei einer
konstanten Temperatur einen beschleunigenden EinfluB der Spannung auf die die
Kriechfestigkeit mindernden Gefiigeveranderungen zwischen Kopf und Schaft einer
zeitstandbeanspruchten Probe fest. Die Spannungen korrespondieren mit der Bean-
spruchungsdauer; d.h. nimmt die Spannung ab, wird eine langere Standzeit erreicht,
was sich wiederum in einer Abnahme der Versetzungsdichte bzw. in einem Anstieg
der Subkombreite und somit in einer stérkeren Erschopfung des Mikrogefliges aus-

driickt.

Die Temperatur ist von entscheidender Bedeutung fiir die Beeinflussung des Gefii-
ges, wie die bei 650°C mit einer Spannung von 160 MPa getestete Probe belegt.
Nach nur 23 h hat sich die mittlere Versetzungsdichte im Kopf der Probe bereits um
25% gegeniber dem Ausgangszustand verringett; bei der Subkombreite ist Vergro-
berung mit ca. 15% nicht so ausgepragt. Wahrend im Schaft die Versetzungsdichte
im Vergleich zum Kopf nur unwesentlich abnahm, erhthte sich die Subkornbreite
betrachtlichlich (75% bezogen auf den Ausgangszustand). Dieser ProzeB geht ein-
her mit einer deutlichen Polygonisation in der Subkornstruktur, vergleiche Abb.

4.4,1-54 mit -57.
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Selbst bei einer mit derselben Spannung von 160 MPa bei 600°C und nicht bis zum
Bruch beanspruchten Probe (ausgebaut nach 1502 h bei einer bleibenden Kriech-
dehnung von 1,8%) verringert sich die Versetzungsdichte im Kopf um etwas mehr
als 20%. Wihrend sich die Subkombreite im Kopf mit <10% kaum veréndert hat, ist
im Schaft eine VergroBerung um 65% festzustellen. Diese macht sich bereits in ei-
ner Polygonisation bemerkbar, vergleiche Abb. 4.4.1-35a mit -42. Diese belegt au-
Berdem anschaulich den starken SpannungseinfluB, zieht man einen Vergleich zu
der unter gleichen Bedingungen (600°C/160 MPa) jedoch bis zum Bruch (9.755 h)
gepriifte Probe. In dieser Probe zeigt sich ein glnstigerer Subkornzustand
(Zunahme der Subkombreite um nur 40%) als im Schatft der nach 1502 h vorzeitig
ausgebauten Probe. Dies steht im Einklang mit der Mikrostruktur entsprechend der
Abb. 4.4.1-38 (Kopf, 9755 h: thermisch aktiviertes Geflige in Form intensivierter
MzCs-Ausscheidungen auf den noch deutlich vorhandenen Martensitlattengrenzen)
im Vergleich zu Abb. 4.4.1-42 {Schaft, 1502 h: deutlich einsetzende Polygonisation
in der ehemaligen Martensitlattenstruktur).

Temperatur und Spannung wirken sich auch auf den Ausscheidungszustand der
Carbide aus, wie die beispielhaft an 2 Proben bei 650°C und unterschiedlicher
Spannung (160 MPa bzw. 104 MPa) durchgefiihrte Analyse der statistischen Gro-
Benverteilung der Partikel zeigt, Abb. 4.4.1-62a und b. Dabei zeigt sich der Span-
nungseinfluB in doppelter Weise im Haufigkeitsanstieg der kieineren Partikel (50 p
m und kleiner) : zum einen im Vergleich zwischen Kopf und Schaft und zum anderen
in einer stérkeren Zunahme bei der héher belasteten Probe, obgleich diese nur 23 h
gegenilber der anderen mit 6.468 h bis zum Bruch beansprucht wurde. Der Tempe-
ratur-ZeiteinfluB driickt sich bei der 6.468 h-Probe in einem leicht vermehrten Auitre-
ten der gréberen Partikel (300 um und groBer) aus. Bei der 23 h-Probe macht sich

aufgrund der Kiirze der Beanspruchungsdauer ein solcher Effekt noch nicht be-
merkbar.

Ein weiterer die Kriechfestigkeit maBgeblich beeinflussender Faktor ist die Entste-
hung der Laves-Phase, Beispiele hierilir sind in den Abb. 4.4,1-40, -41, -52, -53, 56,
-61 und -66 gegeben. Eine Zuordnung zu den Priifbedinungen ist der Tabelle 4.4.1-
3 zu entnehmen. Das Auffinden der Laves-Phase deckt sich weitestgehend mit den
vom Hersteller fiir thermische Auslagerung, vergleiche Abb. 2.4-1 /47,54/, gemach-
ten Angaben. Fir im Lieferzustand getestete Proben bestehen allerdings Abwei-
chungen bei 600°C/1502 h/1,8% -vor Bruch ausgebaut- /Kopf und Schaft und bei
650°C/ 1088 h/21,7% Bruchdehnung/Kopf, indem keine Laves-Phase gefunden wur-

de. Ob hierin ein systematischer Einflu der Verformung oder der Spannung zu se-
hen ist, kann nicht zweifelsfrei gesagt werden.



139

Soweit Laves-Phase auftritt, ist sie mit einem signifikanten Anstieg der fiir die Misch-
kristallhdrtung maBgeblichen Elemente Mo und vor allen Dingen W in der interme-
" tallischen Verbindung verbunden, Abb. 4.4.1-46. Mit zunehmender Beanspru-
chungsdauer werden diese Elemente auch zu einem gewissen Teil in den MzxCe
Carbiden angereichert. Dadurch werden diese Elemente der Matrix entzogen. In den
Ausscheidungen kénnen sie nicht mehr die Wirkung entfalten, als wenn sie sich
noch in der Matrix in L&sung befanden.

Nach einer Beanspruchungsdauer -..,

1.8 [—
von 765 bt scneopa o LTINS
der W-Gehalt um rund 1/3 gegen- % Zaate

- N
X
3

iiber dem Ausgangszustand zurfick-
ge-gangen, vergleiche Tabelle 4.4.1-
1 mit Abb. 4.4.1-46. Aufgrund des
nur gerinfligig niedrigeren  W-
Geha}tes nach  6468h bei o o e e 0
650°C/104 MPa ist fiir diese Probe Time (h]

von #dhnlichen Verhéltnissen in der _Abb.5.1.2-2: Gehalt (Gew.%) an in Mp3Cg und Laves-
Phase ausgeschiedenem Wolfram des Stahles NF616 nach

Matrix auszugehen. Dieses Ergebnis, thermischer Auslagerung bei 600°C /147/
sieche auch die W-Messung in der

Matrix nach thermischer Auslagerung

entsprechend Abb. 4.4.1-48, deckt sich relativ gut mit der Literatur. Dort wird von
einem Verbrauch an W in der Matrix von 30% (siche Abb 2.4-3 /86/) bis 50% (siehe
Abb. 5.1.2-2 /147/) nach thermischer Auslagerung bei 600°C/3000 h berichtet. Ein
Wert von 50% fiir 600°C/10.000 h bzw. 60% fiir 6560°C/10.000 h wird in /148/ ge-

nannt, ermittelt an einem 8Cr-2W-0.2V-Ta-Stahl.
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Aus Abb. 5.1.2-2 /147/ ist weiter zu erkennen, daB nach 20.000 h/600°C davon aus-
zugehen ist, daB nur noch 1/3 des W in der Matrix des NF616 gelost verbleibt und
zur Mischkristallhartung zur Verfiigung steht. Dies bedeutet, daB W und Mo zusam-
men nur noch mit rund 1% in Losung bleiben. Dieser Summengehalt wurde nach
/147! auch in einem 10.2%Cr-1.1%Mo-0.9%W-Stahl nach 20.000 h thermischer
Auslagerung in der Matrix ermittelt. Der 1%-Wert scheint nach /1 47/ eine Art Grenze
darzustellen, tiber die hinaus keine Verbesserung der 10” h Zeitstandfestigkeit zu
erzielen ist. Dieser Aspekt muB in der weiteren Zukunit sorgféltig verfolgt werden,
um bewerten zu kénnen, welche Konsequenzen sich hieraus far die Zeitstandfestig-

keit und die Auslegung des Stahles NF616 ergeben.
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- 835°C angelassen

Von besonderer Bedeutung fiir die Beurteilung des Langzeitverhaltens des Stahles
NF616 ist seine auffillig niedrigere Kriechfestigkeit, Abb.4.4.1-79 und -80, nach ei-
ner AnlaBbehandlung bei 835°C (Warmebehandiungszustand W2 geméB Tabelle
4.3.1-3). Wie bereits weiter oben ausgefiihr, ist die in diesem Zusammenhang fest-
gestelite Empfindlichkeit mit der nur knapp oberhalb des Ag,-Punktes in der Hohe
von 825°C, Abb. 4.4.1-1, liegenden Warmebehandlung in Verbindung zu bringen.
Der sich hiernach einstellende Gefligezustand bietet vor allen Dingen aufgrund der
sehr niedrigen Versetzungsdichte von etwas mehr als 2 x 10* m?, Abb.4.4.1-33, und
der beginnenden Polygonisation in der Martensitlattenstruktur; Abb.4.4.1-26, keine
guten Voraussetzungen fiir gute Langzeiteigenschaften.

Es ist somit nicht verwundetlich, wenn dieser Warmehandlungszustand durch mehr
als eine GréBenordung kirzere Laufzeiten auffilli, liegt doch die Versetzungsdichte
schon im Ausgangszustand unterhalb derjenigen, die fir die Probe (600°C,
160 MPa, 9755 h, 22,8% Bruchdehnung) mit der l&ngsten im Rahmen dieser Arbeit
erfaBten Laufzeit gemessen wurde (2,5 x 10™ m? ), Abb.4.4.1-36. Ahnlich ungiinstig
verhalt es sich mit der Subkornstruktur. Der Ausgangszustand, Abb 4.4.1-28, ent-
spricht bereits einem thermisch belasteten Geflige wie es die Proben (650°C,
120 MPa, 1088 h, 21,7% Bruchdehnung bzw. 650°C, 110 MPa, 3595h, 22,2%
Bruchdehnung), vergleiche Abb.4.4.1-29 mit 4.4.1-37 bezliglich der Subkomnbreite,
im Kopf représentieren. Im Bruchzustand weisen die 835°C angelassenen Proben im
Schaft im Vergleich zu den im Lieferzustand unter gleichen Bedingungen gepriiften
Proben umca. 60% hdhere Subkornbreiten auf, Abb. 4.4.1-37.

Bemerkenswert ist auch die Tatsache, daB der Warmebehandlungszustand '835°C
angelassen’ bei 650°C/120 MPa bereits nach 66 h im Schaft der Probe zur Laves-
Phasen-Ausscheidung flihrt, Abb. 4.4.1-66, was bei Zugrundelegung der flir thermi-

sche Auslagerung vom Hersteller ermittelten Ausscheidungscharakteristik nicht zu
erwarten gewesen wére, Abb. 2.4-1.

Vor diesem Hintergrund scheint es gerechtfertigt dariber nachzudenken, ob in An-
betracht der im Rahmen dieser Arbeit festgestellten Ag, ~-Temperatur von 825°C,
Abb. 4.4.1-1, eine Absenkung der maximal zugelassenen AnlaBtemperatur von
810°C, siehe Tabelle 2.5-1, auf 800°C sinnvoll ware. Mit der in /45/ ausgesproche-
nen Empfehlung 'Betriebtemperatur ca. 180°C unterhalb der max. Anlaitemperatur

(siehe auch Abschnitt 2.3) ergébe sich dann sinnvollerweise eine max. Betriebstem-
peratur von ca. 620°C.
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5.1.3 Zeitdehnverhalten im Lieferzustand im Hinblick auf die Extrapolation der
Langzeit-Festigkeitskennwerte

00e T ]

Von Nippon Steel, dem Hersteller des [[ives) s
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nung und Temperatur werden dann der korrespondierende Wert von 0,01%/1.000 h
als Kriechrate zugeordnet. Obgleich nicht ausdriicklich in /80,123/ angegeben, kann
hieraus abgeleitet werden, daB bei 600°C 1% Kriechdehnung bei einer angelegten
Spannung von 127 MPa nach 10° h erlangt wird.
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Im Rahmen dieser Arbeit wurden fiir die Auswertung des Zeitdehnverhaltens andere
Wege beschritten. Die Uberlegungen umfassen die beiden hier untersuchten
Schmelzen CQM (schwerpunktméasig) und CMS, wobei an dieser Stelle darauf hin-
gewiesen wird, daB sich diese beiden Schmelzen beziiglich ihres Zeitstandverhal-
tens in der Mitte (CMS) bzw. im unteren Viertel (CQM) des Streubandes aller vom
Hersteller untersuchten Schmelzen liegen, Abb. 2.5.1-4.

Ausgehend von den Auftragungen der Kriechdehnung in Abh&ngigkeit der Bean-
spruchungsdauer (Priifspannung als Parameter) gemaB Abb. 4.4.1-74a und -74b
(beispiethaft fiir die Gharge CQM) wurde aus der Steigung des Geradenanteils die-
ser Kurven die Kriechrate fiir den sekundaren Kriechbereich (stabiles Kriechen)
bestimmt und gegeniiber der Spannung in einem doppellogarithmischen Diagramm
aufgetragen, Abb. 4.4.1-78. Dabei zeigt sich bei beiden Schmelzen (CQM und CMS)
sowohl fiir 650°C als auch fur 600°C ab einer bestimmten Spannung (ca. 110 bzw.
150 MPa) eine signifikante Verénderung im Kriechverhalten. Die Steigung der se-
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kundére Kriechdehnrate, gegentber der Priifspannung aufgetragen, nimmt von an-
fanglich hohen Werten zu niedrigeren hin ab. Entsprechend der Norton'schen
Kriechbeziehung

de/dt =C.d"
bzw. in logarithmierter Form

log{(de/dt) = logC + n logg,
wobei
de/dt die sekundéare Kriechrate bei konstanter Temperatur ,
C und n Werkstoftkonstanten und
¢ die Prifspannung
darstellen, lassen sich flir 600 bzw. 650°C Exponentenwerte
n = 16 flir >150 MPa bzw. >110 MPa
und
n= 6 flir <150 MPa bzw. <110 MPa
aus Abb. 4.4.1-78 ableiten.

Die vom Hersteller Nippon Steel Corporation fiir dieselben Schmelzen, Zuordnung
siehe Tabelle 4.1.1-1, Uber die sekundére Kriechrate verdffentlichten Daten /80,123/
ordnen sich fir beide Temperaturen hauptséchlich im Bereich des jeweilig hdheren
Kriechexponenten n ein. Die Werte des Herstellers fligen sich gut in die eigenen
Messergebnisse ein; Abb. 4.4.1-78.

Das temperatur- und spannungsabhéngig unterschiedliche Kriechverhalten mit ver-
schiedenen Norton'schen Kriechexponenten n, siehe Abb. 4.4.1-78, kann als Reak-
tion der Kriechdehnrate auf Gefligeverénderungen angesehen werden. Uber einen
ahnlichen Wechsel im Kriechverhalten in Abhingigkeit der Spannung wird von dem
Werkstoff HCM12 (G-ferrit-haltiger 12%Cr-Stahl mit je 1% Mo und W (chemische
Zusammensetzung siehe Tabelle 1-1) in /144/ berichtet. Als Exponentenwerte wer-
den n = 17 flr hohere Spannungen und n = 7 fiir niedrigere in dem untersuchten
Temperaturbereich von 500 bis 700°C genannt.

Die sich fiir 600°C einstellende sekundidre Kriechrate zeigt, da ein Wert von
10° %/h erst bei bei einer Spannung von 105 bis 110 MPa (extrapoliert) zu erwarten
ist, Abb. 4.4.1-78. Je mehr sich die Kriechdehnrate diesem Wert nihert, scheinen
sich die anfanglich zwischen den beiden Schmelzen CQM und CMS vorhandenen
Unterschiede (CMS zeichnet sich durch eine geringere Kriechrate als CQM aus)
aufzuheben. Auch fiir die sich im mittleren Streubandbereich der Zsitstandfestig-
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keitswerte befindende Charge CMS ist eine sekundire Kriechrate von 107 %/h bei
127MPa und 600°C nicht zu erreichen. D.h. die Angaben des Herstellers in /80,123/
von 0,01%/1.000 h als Kriechrate bei 600°C und 127 MPa dirfen nicht linear fiir eine
Beanspruchungsdauer von 10° h umgerechnet werden.

Diese Ausage wird auch durch die Auftragungen der Kriechdehnrate gegen iber der
absoluten Kriechdehnung mit der Temperatur, Abb. 4.4.1-77, bzw. der Spannung,
Abb. 4.4.1-76a), als Parameter bestatigt. Bei 600°C und 120 MPa ist fiir eine sekun-
dére Kriechrate von 10°%/h der 1% Kreichdehnungswert bereits Gberschritten, ob-
gleich hier nur Versuchsdauern im Bereich von 10.000 h zugrunde liegen, siche
Abb.4.4.1-74,

Eine weitere Bestatigung des zur Erlangung der 1% Zeitdehngrenze bei 600°C
niedriger anzusetzenden Spannungswertes ergibt sich aus der doppelloga-
rithmischen Darstellung log (1% Zeitdehngrenze) tber log (Beanspruchungsdauer),
Abb. 4.4.1-75. Die auf 10° h extrapolierten 600°C-Kurven der Chargen CQM und
CMS scheinen einem gemeinsamen Spannungsgrenzwert von etwas Kleiner als
110 MPa zu zustreben, was bedeuten wiirde, die Schmelze CMS wiirde ihren an-
fangs gezeigten héheren Kriechwiderstand im Vergleich zu CQM nicht aufrecht er-
halten kénnen. Zur Extrapolation der CMS-Werte ist jedoch kritisch anzumerken,
daB sie Giber 2 Dekaden hinweg geht, was durchaus mit Fehleinschatzungen behaf-
tet sein kann.

Bei der Auswertung des sekundéren Kriechverhaltens wurde zusétzlich auf eine be-
reits 1956 von Monkman und Grant aufgestellte, experimentell abgeleitete Bezie-
hung zwischen der sekundaren Kriechrate und der Bruchzeit zuriickgegriffen J43/.
Diese Bezichung geht davon aus, daB es bei Werkstoffen, die bei Zeitstandbean-
spruchung eine ausgepragte sekundére Kriechphase aufweisen (d.h. die tertigre
Kriechphase bis zum Bruch ist im Verhélinis dazu relativ kurz), eine Verkniipfung
zwischen einem Potenzansatz m fir die sekundére Kriechdehnrate  de/dt und der
Bruchzeit tBruch gibt, die sich in folgender Forme! ausdriicken 1aBt:

(de!dt)'“ * tBrueh = konst. (1)
In logarithmierter Form iautet dieser Ansatz:
m log (de/dt) + log teuen = C (2}
worin
m und C werkstoffabhéngige Konstanten,
de/dt die sekundére Kriechdehnrate

und
tgruen die Bruchzeit

darstellen.
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Das verbliffende dieser rein empirisch aufgestellten Gleichung liegt nun daran, daB
sie in zahlreichen Tests fiir eine Vielzahl von Werkstoffen (z.B. Ferrite, Austenite,
Nickelbasislegierungen, Aluminium und Titanium) bestatigt wurde. Die MeBpunkte
ordnen sich dabei mit einem Streuband in weiten Bereichen unabhingig von Tempe-
ratur und Spannung um eine Gerade mit der Steigung m = 0,77 bis 0,93 und dem
Ordinatenachsenabschnitt C = 0,48 bis 1,3 in einem log tpue / log (de/dt)-Diagramm
an. Fir Ferrite betragt m = 0,85 und C = 0,56.

In Diskussionsbeitrdgen zu /143/ wird auch der Versuch eines theoretischen Glei-
chungsansatzes unternommen. Ausgehend von der Ubetlegung, daB es sich bei
Kriechprozessen um zeitlich verénderliche Vorgange handelt, deren Raten r sich mit
der Arrhenius-Gleichung

r=Ae® (3)

ausdriicken lassen, worin A und Q Konstanten, R die Gaskonstante und T die Tem-
peratur bedeuten.

Legt man diese Gleichung KriecHVorgangen zugrunde und setzt fir r 'de/dt' als

Kriechrate und "14gn,' als Bruchrate ein, erhalt man die Larson-Miller-Parameter-
Darsteliung

P =T (C1 - log {de/dt) ) (4)
und
P=T(C2 + log (tae ) (5)

Bei konstanter Temperatur kann man die Gleichungen (4) und (5) gleichsetzen und
erh&lt die Beziehung

log (de/dt) + log tgue, = C (6),

die sich von der Gleichung (2) nur durch fehlenden Potenzansatz m fiir die Kriech-
dehnrate unterscheidet. Geht man aber so bei der Weiterentwicklung der Arrhenius-
Gleichung (3) vor, gelangt man letztlich {iber die modifizierte Gleichung (4) nach
Gleichsetzung mit (5) zur eigentlichen Monkman-Grant-Beziehung (2).

Wiéhrend der Hersteller in /80,123/ bei seinen Betrachtungen zur sekundiren
Kriechrate und der Bruchzeit von der Larson-Miller-Parameter-Darstellung mit C; =
40,7 bzw. C2 = 36,1 gem3B Gleichung (4) bzw. (5) ausgeht, die letztlich eine relativ
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stark gekrimmte Kurve liefert (siche Abb. 5.1.3-1), fiiht die Monkman-Grant-
Beziehung in doppellogarithmischer Darstellung fiir beide Schmelzen (CQM und
CMS) eindeutig zu einem linearen Zusammenhang zwischen der sekundéren
Kriechdehnrate und der Bruchzeit, Abb.5.1.3-2a bis ¢). Exakt, wie in /143/ beschrie-
ben, zeigt sich auch der Stah! NF&616 im untersuchten Temperatur- und Spannungs-
bereich unabhangig von den beiden Diagramm-Variablen. Die Steigung der Gera-
den im Sinnne der Gleichung (2) betragt m = 0,83 und die zugehdrige Konstante C =
1, siehe Abb. 91a bis ¢), womit sich fiir NF616 die Werkstoff-konstante m gut in die
von Monkman-Grant empitisch gemachten Erfahrungen einfiigt. Die Kostante C
weicht etwas mehr als von Monkman-Grant angegeben ab. Dennoch gibt die ermit-
telte Beziehung einen Sinn.

Nimmt man nun anhand der Abb. 5.1.3-2a his ¢) eine Extrapolation vor, welche se-
kundare Kriechrate zu einem Bruch der Proben nach 10° h fiihrt, so 4Bt sich fir bei-
de Schmelzen (CQM und CMS) ein Wert von ca. 1,8X 10 %/h ablesen. Dieser Wert
korrespondiert gemaB Abb. 4.4.1-78 bei 600°C mit einer Spannung von ca.115 MPz,
welche 5 MPa unterhalb des fur die Schmelze CQM mit der eigenen MCM-
Extrapolation f{ir die Bruchzeit von 10° h extrapolierten Spannungswertes von 120
MPa entsprechend Abb. 4.4.1-73 liegt. Ausgehend von den Betrachtungen zur ten-
dentiellen Angleichung der 1% Zeitdehngrenze der Schmelze CMS an die von CQM,
Abb. 4.4.1-75, muB auch bei der Zeitstandfestigkeit mit einem stérkeren Abfall der
vom Hersteller héher eingestuften Charge CMS, siehe Abb.2.5.1-4, gerechnet wer-
den. Dies deutet sich in den eigenen Zeitstandversuchen bereits an. In Abb.4.3.1-1
ist zu erkennen, daB die Charge CMS nur zu Beginn der Belastungsversuche ein
besseres Zeitstandverhalten als die Schmelze CQM zeigt.
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Eine Analyse der vom Hersteller auf der Grundlage einer Larson-Miller-Parameter-
(LMP)-Auswertung unter Einbezichung aller ermittelien Zeitstandfestigkeitwerte
vertffentiichten Langzeitextrapolation der bei 10° h anzuwendenden Zeitstand-
festigkeitskennwerte, /80,123/, bringt in Verbindung mit dem festgesteliten unter-
schiedlichen Kriechverhalten, siehe Abb. 4.4.1-78, Interessantes hervor. Eine in
/145/ von anderer Stelle vorgenommene LMP-Auswertung kommt grundséatzlich zu
einem &hnlichen Verlauf der Ausgleichskurve in der o- LMP-Darstellung, Abb. 5.1.3-
3a, wie der Herstellerin /80,123/.
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Abb. 5.1.3-3: Larson-Miller-Parameter-Darstellung der Zeitstandfestigkeitswerte auf der Grundlage von Her-
stellerangaben /80,123/ nach Ausvzertungen von /145/

Die Koeffizienten des in /145/ verwendeten Polynomansatzes 4. Ordung der Gestalt

PLM = 80 + 2 logo + a2 (logo)®+ as (logo)® + a4 (loga)*

sowie der LM-Parameter C unterscheiden zwar geringfligig von denen des Herstel-
lers. Dennoch ergeben sich fiir 550 und 600°C indentische 10°h-
Zeitstandfestigkeitswerte von 201 bzw. 132 MPa; bei 650°C liegt der Wert mit
72 MPa lediglich um 2 MPa niedriger /80,123/. Nimmt man nun eine Beschrénkung
in der Auswahl der in der LPM-Darsteliung zu berlicksichtigenden Spannungswerte
vor und zwar so, daB hohe Spannungswerte, die einem héheren Norton'schen
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Kriechexponenten zuzuordnen sind, ausgeblendet werden (bei 600°C wurde die
Spannungsgrenze mit 180 MPa mangels Versuchswerte <150 MPa - nur2 verfiig-
bar - hoher gelegt; bei 550°C und 700°C wurden die Spannungsgrenzen geschatzt
mit <250 bzw. <60 MPa), ergeben sich sowohl eine bei weitem nicht mehr so stark
gekrimmte Ausgleichskurve (LM-Parameter C = 24,6 statt 34,5) als auch fiir alle 3
Temperaturen niedrigere 10° h-Zeitstandfestigkeitswerte, Abb. 5.1.3-3b:

550°C: 186 MPa
600°C: 119 MPa
650°C: 58 MPa

Der vordere Ast der 10° h-Zeitstandfestigkeits-LMP-Darstellung gem#8 Abb.5.1.3-3a
wird durch zahlreiche bei 550°C und 600°C getestete Proben kiirzerer Laufzeit
{<2.000 bzw. 800 h) geprégt, siche Abb.2.5.1-1. Diese Proben weisen einen relativ
hohen Zeitstandfestigkeitwert auf, da sie einen Gefligezustand reprasentieren, in
dem noch keine nennenswerte Ausscheidung der Laves-Phase stattgefunden hat,
Abb. 2.4-1. Dies bedeutet, da Mo und insbesondere W noch voll zur Mischkristall-
hartung, welches einen groBen Beitrag zur Zeitstandfestigkeit liefert, zur Verfigung
gestanden haben und noch nicht durch Anreicherung in der Laves-Phase und den
M2 Ce-Carbiden der Matrix entzogen wurden, sieche Abb. 2.4-2a, 2.4-3 und 4.4.1-46
sowie Abschnitt 2.4 "Ausscheidungsverhalten unter Temperatur und Spannung'. Be-
zieht man nun haupts&chlich nur solche Proben in die LMP-Auswertung mit ein, bei
denen von einem gewissen Ausgleich des Mo- und W-Gehaltes zwischen Matrix und
Carbiden ausgegangen werden kann, so fiihrt die zu der oben beschrisbenen Ab-
senkung der Langzeitextrapolationswerte fiir die 10° h- Zeitstandfestigkeit.
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5.2 SchweiBverbindung
5.2.1 Kerbschlagzdhigkeit

Bei den in Abb. 4.4.2-8 bis -10 fiir die WEZ und das Schwei3gut der SchweiBnahte
CSK ( NF616-artgleicher SchweiBzusatz in Naht mit Rohrschmelze CQM) und CSS
(E911-dhnlicher SchweiBzusatz in Naht mit Schmiedestiickcharge CMS) wiederge-
benen Kerbschlagarbeits-Temperatur-Kurven sind zwei Besonderheiten hervorzu-
heben. Dies sind zum einen das Zahigkeitsverhalten des SchweiBgutes von CSK im
Vergleich zu CSS und zum anderen die Zahigkeitswerte der WEZ von CSS gegen-
{iber CSK.

Wihrend das SchweiBgut von CSS die Anforderungen des konventionellen Regel-
werkes nach TRD 201 /151/ an die Kerbschlagzahigkelt erfiillt, liegt das der Naht
CSK mit 8 J bei Raumtemperatur deutlich unterhalb der Mindestanforderung von
27 J entsprechend dem Querwert fiir den Grundwerkstoff, siehe Tabelle 2.5-1. Die-
ser Wert wird in etwa bei 50°C erreicht. Bei Temperaturen cberhalb 100°C liegen die
Werte oberhalb von 150 J. Bedenkt man, daB infolge Zeitstandbeanspruchung die
Zahigkeit wieder abnimmt, Abb. 2.5.2-7 (SchweiBgut) und Abb.2.5.1-7 und 4.4.1-71
und -72 (Grundwerkstoff), sind hier Einschrankungen bezliglich der niedrigsten
Temperatur bei Druckproben wegen der Sprédbruchgefahr gegeben. Wie in den
Anfangen des P91-SchweiBgutes, siehe Abschnitt 2.5.2.4 'SchweiBverbindung /
Kerbschlagzihigkeit' wird noch weiterer Entwicklungsbedarf in Richtung Zahigkeits-
verbesserung des NF616-SchweiBgutes gesehen; es sei denn eine Kompensation
iiber eine Anpassung an die Druckprobentemperatur wird als regelwerkskonform

betrachetet.

Die im Vergleich zur Naht CSK auffillig niedrigen Kerbschlagarbeitswerte in der
WEZ der CSS konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht plausibel gek!drt werden. Von
den absoluten Werten her betrachtet, sind auch bei Raumtemperatur ausreichende
Zzhigkeitswerte vorhanden.

5.2.2 Zeitstandfestigkeit

Die gemaB Tabelle 4.3.1-4 getesteten Zeitstandproben aus der mit NF616 artglei-
chem SchweiBzusatz hergestellten Rohr-SchweiBnaht CSJ verhielten sich bis auf 2
im SchwelBgut statt in der WEZ gebrochene Proben (120 MPa, 612 und 625 MPa)
im Temperaturbereich von 637 bis 662°C bei 120 bzw. 145 MPa erwartungsgemas,
Abb. 4.4.2-11 und -12; d.h., sie lagen auf die Bruchzeit bezogen in etwa innerhalb
des fir den Grundwerkstoff CQM erwarteten Streubandes. Der Bruch der WEZ-
Proben erfolgte noch transkristallin. Der Austall der beiden SchweiBgutproben wurde
im Rahmen dieser Arbeit nicht ndher untersucht. Aus den TEM-Untersuchungen des
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SchweiBgutes, Abb.4.4.2-2b, bzw. aus den zugehdrigen Héartemessungen, Abb.
4.4.2-5, ergeben sich keine direkten Hinweise.

Eine vergleichende Betrachtung des Zeistandverhaltens zwischen dem Lieferzu-
stand, der SchweiBverbindung (Bruch in der WEZ), der SchweiBsimulation mit Er-
weichungszyklus SA3 (850°C Spitzentemperatur und Anlassen bei 740°C/2 h) und
der Warmebehandlung W2 bei 835°C/2 h zeigt, daB genau in dieser Reihenfolge
abgestuft, sich das Zeitstandverhalten im bei 120 MPa durchgefiihrien Iso-Stress-
Versuch verschlechert, Abb, 5.2.2-1. Dies steht im Einklang mit den Ergebnissen der
TEM-Untersuchungen des Mikrogefiiges in der WEZ der SchweiBnaht CSJ, die eine
zunehmende Erholung des Gefiiges (vergleiche Abb. 4.4.2-3b, 4.4.3-5a und 5b fiir
den Zustand SA3 und Abb.4.4.1-26 fir den Zustand W2) und eine kontinuierliche
Abnahme der mittleren Versetzungsdichten erkennen lassen, Abb.4.4.1-33.
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Abb, 5.2.2-1: Bruchzeit-Temperatur-Kurven aus Iso-Stress-Versuchen bei 120 MPa
im Vergleich zwischen Grundwerkstoff (CQM, Lieferzustand und 835°C/2 h),
SchweiBSverbindung (CSJ, 740°C/4 h), Schweilisimulation (850°C + 740°C/2 h)

Obgleich die Werte der Zeitstandproben der SchweiBnaht CSJ noch innerhalb der
unteren Streubandgrenze (20% unterhalb der Mittelweriskurve des Grundwerk-
stoffes) liegen, fallt das schlechtere Abschneiden der CSS-SchweiBnaht auf. Fiir die
CS8-Schweifinaht, deren Proben bislang alle im SchweiBgut und nicht wie erwartet
in der WEZ gebrochen sind, Abb. 4.4.2-13, ergibt sich daflir aus der Mikrostruktur
auf Anhieb keine schliissige metalikundliche Erkl&rung, Abb.4.4.2-4a. Ein plausibler
technologischer Zusammenhang I48t sich mit den im Vergleich zur CSJ-Naht auffal-
lend niedrigen Hartewerten herstellen, Abb. 4.4.2-5 und -6. Diese liegen um mehr

als 40 Harteeinheiten niedriger. Sie befinden sich mit ca. 270 HV5 sogar noch un-
terhalb denen des P91-SchweiBgutes mit rund 280 HV5 /18/.
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Wenn das E911-&hnliche SchweiBgut dem des artgleichen NF616 ebenbiirtig wer-
den soll, scheint noch weiterer Optimierungsbedarf geboten.

5.3 Schweissimulétion
5.3.1 Zeitstandverhalten

Die ausgehend von den Erkenntnissen zur Entstehung der Erweichungszone in der
WEZ von SchweiBverbindungen, siehe Abb. 2.6-1, angewandten SchweiB-
simulationszyklen, Tabelle 4.3.1-5, brachten in den Voruntersuchungen zur Bestim-
mung des kritischen Erweichungszyklus mit 850°C eine Spitzentemperatur zu Tage,
bei der der NF616 sensitiv reagiert. Dies drlickt sich, wenngleich auch nur schwach
ausgepragt, im Harteverlauf, Abb. 4.4.3-1, und in den bei 600°C mit langsamer
Dehnrate durchgeftthrien Warmzugversuchen, Abb. 4.4.3-2, in Form von bei 850°C
ausgebildeter Minima aus. Die Ursache flr das Festigkeitsminimum bei 850°C und
den Wiederanstieg der Festigkeit oberhalb 900°C ist bei denselben Griinden zu su-
chen, wie sie in Abschnitt 5.1.2.3 'Zeitstandfestigkeit' fir die HarteeinbuBen und den
Verlust an Zeitstandfestigkeit bei einer 835°C-AnlaBbehandiung genannt wurden.
Nach /18/ ist die C-Loslichkeit im frisch, oberhalb des Ag,-Punkies (825°C,
Abb.4.4.1-1) gebildeten Austenit noch so niedtig, siehe beispielhaft Abb. 5.1.2-1,
daB sich dies in einer Minderung der Festigkeit auBert. Mit steigender Temperatur
und zunehmender Léslichkeit des Kohlenstofies im stérker gebildeten Austenit
wichst die Festigkeit auch wieder an, um allméhlich oberhalb des Ac,-Punktes
(925°C, Abb.4.4.1-1) dann ihr Maximum entsprechend eines martensitischen Gefu-
ges zu erlangen. Bemerkenswert dabei ist, daf solche Vorgénge bereits im Sekun-
denbereich ablaufen, wie die durchgefiihrten Iso-Stress-Versuche eindeutig bele-
gen, Abb. 4.4.3-3 bis -4.

Liegt die Bruchzeit-Temperatur-Kurve des schweifsimulierten  Zustandes
(Tmax=850"C +740°C/2 h, entspricht Zustand SA3) bei einer angelegten Spannung
von 120 MPa noch oberhalb der des Zustandes '835°C angelassen', so fallt sie bei
145 MPa nahezu mit dieser zusammen, was auf eine gewisse Spannungsempfind-
lichkeit eines solchermaBen schweiBsimulierten Gefiiges hindeutet.

Das Zeitstandverhalten des schweiBsimulierten Gefliges im Verhéltnis zu dem des
bei 835°C angelassenen steht im Einklang mit der in den TEM-Untersuchungen
bestimmten mittleren Versetzungsdichte. Im schweiBsimulierten und angelassenen
Zustand lag diese bei 3,28 +0,7 x 10" m?, nach der 835°C-AnlaBbehandlung nur
bei 2,26+ 0,58 10" m? Abb.4.4.1-33. Auch das Mikrogefiige nach Schwel8-
simulation, Abb.4.4.3-5a-c, zeigt wie das 835°C angelassene, Abb.4.4.1-26 bis -28,
deutliche Anzeichen von Erholung in Form von Polygonisation in der martensiti-
schen Grundstruktur. Die entsprechend Tabelle 4.4.1-3 nach Zeitstand-
beanspruchung im TEM untersuchte Probe (637°C, 120 MPa, 725 h, 52,3% Bruch-
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dehnung / Zustand SA3) bestatigt den beschleunigten Zerfall des Mikrogefliges;
weist es doch nach nur 725 h Belastungsdauer keine Martensitlattenstruktur mehr
auf, Abb. 4.4.3-5d und e. '

Hieraus ist fir den NF616 eine gewisse Schwache der Erweichungszone im Hinblick
auf das Langzeitverhalten abzuleiten. Wie stark sie sich in der Praxis auswirkt, z.B.
vergleichbar dem Verhalten des P91 - siehe Abb.2.5.2-5 und Erléuterungen zu Ab-
schnitt 2.5.2.2 'SchweiBverbindung / Zeitstandfestigkeit - wird sich insbesondere in
langzeitig getesteten SchweiBverbindungsproben erweisen miissen.

Auf einen Punkt sei aber bereits an dieser Stelle hingewiesen: Untersuchungen
nach /150/ zur Empfindlichkeit von SchweiBnahten gegeniiber der sogenannten Typ-
IV RiBbildung (Risse in der WEZ senkrecht zur héchsten Hauptspannung quer be-
anspruchter SchweiBBnéhte) zeigen, daB diese vornehmlich und zwar frithzeitig auf-
tritt, wenn mit einer ausgeprégten Erweichungszone, wie zum Beispiel beim Werk-
stoff P91 im Gegensatz zum X20 CrMoV 12 1, zu rechnen ist. Es wird daher ver-
merkt, obgleich in Europa Ublicherweise keine Lingsnahte in heiBdampf-
beaufschlagten Bauteilen mehr verwendet werden, bereits bei der Auslegung der
Komponenten sorgfaltigst darauf zu achten, daB es zu keiner hohen Mehrachsigkeit
der Belastungsspannungen kommt. D.h.: Die bei Rundnihten gegeniiber der Um-
fangsspannung nur halb so hohe Axialspannung darf nicht durch dberméBige Bie-
gung zu einer hohen Mehrachsigkeit fiihren. Aufgrund der bisher aus den SchweiB-
simulationsversuchen vorliegenden Erkenntnissen gelten die vorgenannten Uberle-
gungen in gleichen MaBe auch flir den NF616.

5.3.2 Versprdédungsverhalten beim SchweiBen und nachfolgendem Anlassen
Verspridungsverhalten beim SchweiBen und nachfolgendem Anlassen wird kenn-
zeichnend durch SchweiBsimulation der Grobkornzone, Tabelle 4.3.1-5, beschrie-
ben. Die charakteristischen Elemente der Untersuchungsmethode dabei sind die
Uberpriifung, ob eine Neigung zur

- temperaturinduzierten Versprédung (TIV),

- dehnungsinduzierten Versprddung (DIV) oder

- RelaxationsriBbildung (SRC)
vorliegt.

Sowohl die TIV-und DIV-Untersuchungen bestétigen eindeutig und Uberein-
stimmend, daB in der Grobkornzone WEZ des Stahles NF816 keine Versprodungs-
neigung durch das Anlassen der SchweiBverbindung auftritt.

Die Kerbschlagarbeits-Temperatur-Kurven, Abb. 4.4.3-6, zur TIV-Untersuchung be-
legen klar, daB mit der hichsten Zahigkeit dann zu rechnen ist, wenn eine dem
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1300°C-Grobkornzyklus folgende 900°C-StoBgliihung zusammen mit der anschlie-
Benden Warmebehandlung bei 740°C/2 h zu einem angelassenen Martensit fihrt.
L.&Bt doch der nicht angelassene Zyklus 1300/900°C den Schlu8 zu, daf aufgrund
der sehr hohen Harte von >470 HV5 sich bei der 900°C-StoBglihung neuer Austenit
mit entsprechender C-Aufnahme, sieche auch Abb. 5.1.2-1 und Ausfihrungen zu
5.3.1 'SchweiBsimulation / Zeitstandverhalten', gebildet haben dirfte, der martensiti-
sches Geflige mit den niedrigsten Zahigkeiten im nicht angelassenen Zustand her-
vorruft. Die unterschiedlichen Kerbschlagarbeits-ergebnisse zwischen reiner Grob-
kornglithung und zusétzlicher StoBgliihung lassen variierende Kerschlagarbeitswer-
te in einer realen WEZ erwarten. -

Die DIV-Untersuchungen lassen kein dehnungsinduzierte Versprédung erkennen.
Metallkundlich wird folgender Mechanismus angenommen: Bei niedriglegierten
Feinkornbaustdhlen /111,112/ kann es beim Spannungsammglithen in der Grobkom-
zone der WEZ temperatur- und dehnungsinduziert zu einer starken Verfestigung des
Korninneren infolge feindisperser Ausscheidungen von Mikrolegierungselementen
kommen, so daB Gleitvorgénge zum Abbau der SchweiBeigenspannungen vorwie-
gend dber die Korngrenzen ablaufen miissen. Dies &uBert sich in einer Minderung
der Verformungsfahgigkeit und ist als Vorstufe zur SRC anzusehen. Beim NF616
kommt es offensichtlich nicht zu solch ungleichen Ausscheidungsvorgéngen zwi-
schen dem Korninneren und der Korngrenze. Insoweit wird die Neigung zur SRC als
gering eingestuft. Dies steht in Einklang mit beim X20 CrMoV 121 gemachten Erfah-
rungen /89/.

Die Tatsache, daB die SRC-Proben immer auBerhalb des 1300°C-
schweiBsimulierten Bereiches mit auBergewdhnlich starker Brucheinschnlirung ge-
rissenen sind, berechtigt zu der Annahme, da8 in dieser Zone ein sehr hohes Ver-
formungsvermogen vorliegen muB. Zieht man nun die an Zeitstandproben ermittel-
ten Bruchdehnungswerte in die Betrachtungen mit ein, einige Beispiele sind in Ta-
belle 4.4.1-3 aufgefiihrt, so fallt auf, daB an Simulationsproben ein sich deutlich von
allen anderen Zustinden abhebender hoher Zeitbruchdehnungswert von >50% ein-
stellen kann. Es wird daher z.Zt. vermutet, daB die Bruchlage der 1300°C-
Simulationsproben mit der 850°C-Temperaturzone, die benachbart zu der MeBlénge
liegt, tibereinstimmt und so soich iiberraschend hohe Verformungen zustande kom-
men. Dies miiBte noch néher untersucht werden.

Die Durchfiihrung der SRC-Versuche in der geplanten Weise, erfordert in jedem
Falle die Herstellung von SchweiBsimulationsrohlingen, die es ermoglichen Proben-
korper herauszuarbeiten, die Uber ihre gesamte Lange dem gewlnschten 1300°C-
Schwei Bsimulationszyklus unterworfen werden.
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6. Zusammenfassung

Fiir die Erzielung héherer thermischer Wirkungsgrade fossil befeuerter Dampfkessel
ist zukiinftig der Einsatz hiherfesterer Werkstoffe als der bistang in Frischdampf-
und Zwischeniberhitzersystemen eingebaute 12%-ige Chromstahl X20 CrMoV 121
erforderlich. Neben dem zur Zeit hierfiir international als qualifiziert geltenden 9%
Chromstahl X10 CrMoVNb 9 1 (ASTM-Bezeichnung P91) wurden hierflir auch wolf-
ramhaltige 9 bis 12%Cr-Stihle mit gegeniiber P91 abgesenktem Mo-Gehalt ins Ge-
sprach gebracht. Hierin bestand nun der Ansatzpunkt, im Rahmen dieser Arbeit sich
mit einem solchen Stahl naher zu befassen.

Ausgehend von einer Literturauswertung iiber 9 bis 12%-Chromstéhle wurde fiir den
wolframhaltigen 9%-Chromstah! des Typs 9Cr-0.5Mo-1.8W-V-Nb mit der Nippon
Steel Hersteller-Bezeichnung NF616 ein umfangreiches experimentelles Versuch-
sprogramm aufgestellt und durchgefithrt mit dem Ziel, im wesentlichen vertiefte
Kenntnisse zu erlangen Gber:

- Einflu B unterschiedlicher Warmebehandiungen auf die das Zeitstand-
verhalten prégenden Gefligeparameter;

- Kriechdehnverhalten im Hinblick auf die Extrapolation von Langzeit-
Festigkeitskennwerten;
- Zeitstandverhalten der WEZ-Erweichungszone;

- WEZ-Versprddungsverhalten (Grobkornzone) im Zuge von AnlaBvorgéngen.

SchwerpunktméBig wurde ein Rohr (Schmelze CQM) der Abmessung 300 mm lichter
Durchmesser mit 40 mm Wanddicke uniersucht. Stichprobenweise wurde auch ein
geschmiedetes Rohr (Schmelze CMS) indentischen Innendurchmessers jedoch mit
einer Wanddicke von 50 mm miteinbezogen. Von beiden Rohren wurden zusétzlich
RundschweiBnéhte hergestellt (Wurzel mit WIG-, Fill- und Decklagen mit Lichtbo-
gen-Hand-Verfahren). Fiir das dinnere Rohr wurde als SchweiBzusatz eln dem
NF616-&hnlicher SchweiBzusatz (N&hte CSJ und CSK) verwendet; bei dem dickeren
ein dem E911-&nhnlicher Typ 9Cr-1Mo-1W, (Naht CSS).

Zur metallkundlichen Ermittlung der Gefligeparameter wurde verstérkt die Trans-
missionselektronenmikroskopie eingesetzt. Die Zeitstandkennwerte wurden mittels

Zeitdehn- und Iso-Stress-Versuchen in einer Prifdauer bis zu knapp 10.000 h be-
stimmt,
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Zur besseren Beschreibung der WEZ-Eigenschaften wurde die Methode der
Schweiflsimulation herangezogen.

Als wesentliche Ergebnisse sind zu nennen:

1. Der Werkstoff NF616 reagiert deutlich auf die den Kriechwiderstand am
starksten beeinfluBenden Gefligeparameter bereits bei knapp oberhalb des Ag,-
Punktes (825'C) liegenden Warmebehandlungen (835°C/2 h) und zwar unabhéngig
von der Austenitisierungstemperatur. Neben den gréberen MzsCe-Ausscheidungen
auf den Korngrenzen und den feineren MX-Partikeln (VN, Nb(C,N) und Kombinatio-
nen davon) im Korninneren macht sich dies durch eine signifikante Abnahme der
mittleren Versetzungsdichte im Korninneren und eine verstérkt einsetzende Polygo-
nisation in der martensitischen Lattenstruktur, verbunden mit einem Anstieg der
mittleren Subkombreite, bemerkbar. Eine signifikante EinbuBe in der Zeitstandfe-
stigkeit ist die Folge.

Vor diesem Hintergrund gilt es zu bedenken, ob die maximal zulassige AnlaBtempe-
ratur von 810°C wegen ihrer unmittelbaren Nahe zur Ag,-Temperatur nicht um 10°C
abgesenkt werden solite.

2. Der bei der 835°C-AnlaBbehandlung im Mikrogefiige des Martensits festge-
stellte ErholungsprozeB ist auch, wenngleich etwas schwicher ausgeprégt, nach
einer SchweiBsimulationsbehandiung in einem Zyklus mit einer Spitzentemperatur
von 850°C ohne Haltezeit und anschlieBender Abkithiung von 800 auf 500°C in 25 s,
der die charakteristische Temperaturbeeinflussung der Erweichungszone repréasen-
tiert, sowie einer nachfolgenden AnlaBbehandlung bei 740°C/2 h anzutreffen.

In nochmals abgestufter Form ist der Erholungsproze in der Erweichungszone dér
realen SchweiBverbindung, gekennzeichnet durch eine gegeniiber dem Grund-
werkstoff um rund 40 Einheiten abgesenkte Hérte auf 170 bis 180 HVS, feststellbar.

3. Entspreéchend des fiir die jeweilige Temperaturfiihrung typischen Erholungs-
zustandes des Mikrogefliges stellt sich auch die Rangfolge im Zeitstandverhalten
ausgehend vom Lieferzustand des Grundwerkstoffes tber die WEZ der Schweif-
verbindung, den schweiBsimulierten und angelassenen Zustand bis hin zur 835°C

Wirmebehandlung ein.

Wegen seines grundsétzlich zu unterstellenden Potentials bei Zeitstandbeanspru-
chung mit frihzeitiger Typ IV-RiBbildung in der WEZ zu reagieren, ist darauf zu
achten, daB die SchweiBverbindung nicht mit der maximalen Hauptspannung quer
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zur SchweiBnaht belastet wird oder sich in der WEZ eine hohe Mehrachsigkeit infol-
ge ungeeigneter Konstruktionen ausbilden kann.

4, Der ErholungsprozeB lauft temperatur- und spannungsinduziert beschieunigt
ab. Er ist begleitet von der Ausscheidung der intermetallischen Verbindung
(Fe,Cr)2(Mo,W), der sogenannten Laves-Phase. Sie ist hauptséchlich dafiir verant-
wortlich, daB der Matrix das flir die Lésungshértung maBgebliche Wolfram wieder
entzogen wird (bis zu /5 innerhalb von <10.000 h Beanspruchung). Dies fihrt zu
einer Beeintrachtigung der Langzeitfestigkeitseigenschaften. AuBerdem fiihrt die
vermehrte Carbid- und Laves-Phasen-Auscheidung zu einer Abnahme der Z&higkeit,
welche bei 600°C schwacher ausgefallen ist als bei 650°C.

5. Die SchweiBverbindung (CSJ) mit dem NF616 hnlichen SchweiBzusatz liegt
mit ihren Zeitstandfestigkeitswerten noch oberhalb der unteren Streubandgrenze
des Grundwerkstoffes (Mittelwert abzliglich 20%). Der Bruch der Proben erfolgte in
der Rege! transkristallin in der WEZ.

Bei der SchweiBverbindung (CSS) mit dem E911 dhnlichen Schweizusatz traten
bei allen bislang gebrochenen Proben die Briiche transkristallin im Schwei3gut ein;
die untere Streubandgrenze des Grundwerkstoffes wurde gerade erreicht. Das
SchweiBigut dieser Naht (CSS) weist gegenlber der anderen {CSJ) mit 270 HV um
ca. 40 Einheiten niedrigere Hartewerte auf. Hier sind noch weitere Optimierungen
geboten.

6. Im Lieferzustand des Grundwerkstoffes ist in den Zeitdehnversuchen span-
nungsabhéngig ein Wechsel im Kriechverhalten nachweisbar. Oberhalb einer Span-
nung von ca. 150 MPa fiir 600°C und von ca. 110 MPa flir 650°C wurde ein Nor-
ton'scher-Kriechexponent von n = 16 und unterhalb dieser Spannungen von n = 6
gemessen.

Werden fiir die Langzeitextrapolation im Verhéltnis mehr Versuchswerte herangezo-
gen, die dem hoheren Kriechexponenten zuzuordnen sind als dem niedrigeren, so
lieferte die Untersuchung Hinweise, daB es zu einer Uberschitzung der mit dem
Larson-Miller-Parameter auf 10° h extrapolierten 1%-Zeitdehngrenze und der Zeit-
standfestigkeit kommen kann. Hierdurch wird die fiir 600°C gfiltige 1% Zeitdehn-
grenze bei ca. 110 MPa statt bei 127 MPa eingestuft. Bei der Zeitstandfestigkeit er-
gibt sich ein Spannungswent von ca. 120 MPa statt 132 MPa.
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7. Die von Monkman-Grant aufgestelite Beziehung
log teuen + mlog de/dt =C

konnte mit den Werkstoftkonstanten m = 0,83 und C = 1 unabh&ngig von beiden
Priiftemperaturen 600 und 650°C recht gut bestéatigt werden. Mit dieser Beziehung
scheint ein brauchbares Instrument zur Abschétzung der Bruchzeit g mit Hilfe der
sekundéren Kriechdehnrate de/dt zur Veriligung zu stehen. Flir die beiden unter-
suchten Schmelzen ergibt sich hiernach ein Extrapolationswert fir die 10° h-
Zeitstandfestigkeit bei 600°C ein Wert von 115 MPa.

8. Die Kerbschlagzdhigkeit des SchweiBgutes der mit NF&16-&hnlichem
SchweiBzusatz hergestellten Naht (CSJ) weist bei Raumtemperatur mit <10 J nur
sehr geringe Kerbschlagarbeitswerte auf. Mit steigender Temperatur ist jedoch ein
deutliche Zahigkeitsgewinn zu verzeichnen, der oberhalb 100°C Kerbschlagarbeits-
werte von 150 J ausweist. Dennoch erscheint ein gewisser Optimierungsbedarf ge-
boten. Das temperaturabhéngige Z&higkeitsverhalten ist bei Druckproben zu beach-
ten.

9. Weder in der WEZ einer realen SchweiBverbindung noch in den die Grob-
kornzone der WEZ reprasentierenden SchweiBsimulationszyklen (1.300°C bzw.
1.300 + 900°C Spitzentemperaturen ohne Haltezeit bei nachfolgender Abkihlung
zwischen 800 und 500°C in 25 s) mit und ohne anschlieBender AnlaBbehandiung
bei 740°C/2 h war eine Neigung zur temperatur- bzw. dehnungsinduzierten Ver-
sprodung festzustellen. Die Neigung zur RelaxationsriBbildung wird als gering ein-
gestuft.

10. Mit dem Werkstoff NF616 steht ein Stahl zur Verfligung, der fUr den Einsatz
im Hochtemperaturbereich bis ca. 620°C von nicht unmittelbar den Rauchgasen
ausgesetzten Dampfkesselbauteilen bzw. von Frischdampf- oder Zwischen-
iberhitzerleitungen geeignet erscheint. Vor einer generellen Freigabe des Werk-
stoffes zur Verwendung in Dampfkesseln mit dberkritischen Dampfparametemn sind
die Zeitstandversuche fiir den Grundwerkstoff und die SchweiBverbindung fortzuset-
zen. Die Verwendung von NF616 als Kesselrohr kann erst nach AbschluB der zur
Zeit noch laufenden Labor- und Betriebsversuche langerer Dauer abschlieBend be-

urteilt werden.
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Anhang
Tabellarische Auflistung der Ergebnisse der Zeitdehn-

und Iso-Stress-Versuche

- Zeitdehnversuche, CQM, Lieferzustand - 2 h/1070°C + 2 h/775°C

- Iso-Stress-Versuche, CQM, Lieferzustand - 2 h/1070°C + 2 h/775°C

- Iso-Stress-Versuche, CQM, Warmebehandlung 2 h/970°C + 2 h/775°C

- Iso-Stress-Versuche, CQM, Warmebehandlung 2 h/1070°C + 2 h/835°C

- Iso-Stress-Versuche, CSJ, wie geschweift

- |so-Stress-Versuche, CSJ, Warmebehandlung 4 h/710°C

- Iso-Stress-Versuche, CSJ, Warmebehandiung 4 h/740°C

- lso-Stress-Versuche, CSJ, Warmebehandlung 4 h/770°C

. Zeitdehnversuche, CMS, Lieferzustand - 2 h/1065°C + 2 h/770°C

. Iso-Stress-Versuche, CMS, Lieferzustand - 2 h/1070°C + 2 h/775°C

- 1s0-Stress-Versuche, CSS, Warmebehandlung 4 h/740°C

- Iso-Stress-Versuche, COM, WEZ-SchweiBsimulation, Tmax 800 -900°C +740°C/2 h
. Iso-Stress-Versuche, CQM, WEZ-SchweiBsimulation, Tmax 850°C + 740°C/2h
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