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Zusammenfassung

TRIP Stihle realisieren durch eine unter mechanischer Beanspruchung hervorgerufene Pha-
senumwandlung von metastabilen Austenit in Martensit (TRIP-Effekt) hohe Festigkeiten bei
gleichzeitig guten Verformungseigenschaften. Wahrend der Verarbeitung dieser Werkstoffe
mittels Widerstandspunktschweillen kdnnen unter den prozessspezifischen extremen Aufheiz-
und Abkiihlraten Modifikationen des Austenitanteils hervorgerufen werden die als Folge lokal
zu einer Anderung der mechanisch-technologischen Eigenschaften fiihren. Wesentliche
Zielsetzung der vorliegenden Arbeit war daher die Analyse der Gefiigestruktur im Bereich
einer PunktschweiBverbindung hinsichtlich der Anderung des Austenitanteils und den daraus
resultierenden Anderungen der lokalen mechanischen Eigenschaften unter besonderer Be-
riicksichtigung des TRIP-Effekts.

Durch in-situ Beugungsuntersuchungen mittels hochenergetischer Synchrotronstrahlung
erfolgte zundchst die Quantifizierung des metastabilen Austenitanteils im unbehandelten
Grundwerkstoff. Darauf aufbauend wurden unter definierten Temperaturprofilen in Ofenver-
suchen die grundlegenden Aspekte der thermisch bedingten Austenitumwandlung im Auf-
heiz- und Abkiihlprozess untersucht. Durch Gleeble-Versuche und Ofenexperimente wurden
weiterfiihrend verschiedene Temperaturprofile mit unterschiedlichen im Punktschweilprozess
lokal vorliegende Spitzentemperaturen genutzt um eine systematische Bewertung des Einflus-
ses der Temperatur und der Aufheiz- sowie der Abkiihlbedingungen auf den Austenitgehalt
unter realen Bedingungen zu ermdglichen. Durch Korrelationsuntersuchungen zwischen den
mechanischen Kennwerten thermisch préparierter Zugproben und den mittels
Metallographisch wie auch rontgenographisch ermittelten Austenitgehalten konnten die
metastabilen, d.h. umwandlungsfiahigen Austenitanteile bestimmt werden. SchlieBlich erfolgte
eine Bewertung hinschlich der Ubertragbarkeit der Ergebnisse auf reale Widerstandspunkt-
schweiverbindungen. Es wurde dabei der Nachweis erbracht, dass die Austenit-Martensit-
Phasenumwandlung lediglich in einem lokal eng begrenzen Werkstoffbereich am Ubergang
WEZ/Grundwerkstoff wirksam werden kann. Demzufolge fithrt der TRIP-Effekt zu keiner
signifikanten Beeinflussung von Festigkeits- und Verformungseigenschaften im Filigebereich
von widerstandspunktgeschweif3ten TRIP Stihlen.

Die ermittelten mechanischen Kennwerte wurden abschlieBend als Eingangsdaten fiir die
numerische Simulation des Verformungs- und Festigkeitsverhaltens von Punkschwei3verbin-
dungen genutzt. Dabei wurde insbesondere die Notwendigkeit der Implementierung von
mechanischen Kenndaten der Wirmeeinflusszone fiir eine realititsnahe Modellierung von
Scherzugversuchen untersucht.



Abstract

TRIP steels give high strength along with good ductility owing to metastable austenite to
martensite phase transformation (TRIP effect) caused by mechanical load. Under the extreme
process-specific heating and cooling rates of resistance spot welding, these materials may
undergo modifications in their austenite portion resulting in changed mechano-technological
performance locally. The prime objective of this study was therefore to carry out microstruc-
ture analyses of the spot weld area in order to identify the modified portion of austenite and
the resulting changes in local mechanical performance with special consideration of the TRIP
effect.

First, the metastable austenite portion in the unprocessed parent metal was quantified by in-
situ diffraction using high energy synchrotron radiation. Next, the basic aspects of tempera-
ture dependent austenite transformation in the heating and cooling process were investigated
in furnace experiments under defined temperature profiles. Continuative Gleeble tests and
furnace experiments were conducted using various temperature profiles with different peaks
occurring locally in the spot welding process in order to enable systematic assessment of the
influence of temperature and of heating and cooling conditions on the austenite content under
real conditions. Correlation experiments between the mechanical characteristics of thermally
prepared tensile specimens and the metallographically and roentgenographically determined
austenite contents allowed it to ascertain the metastable, i.e. transformable austenite portions.
Finally, the results were evaluated concerning their transferability to real resistance spot
welds. It was demonstrated that the austenite to martensite phase transformation can come
into action only in a strongly localized material area in the transition zone between heat-
affected zone and base metal. Consequently, the TRIP effect does not significantly affect the
strength and ductility performance in the joining area of spot welded TRIP steels.

The established mechanical characteristics were used as input data for numerical simulation
of the spot weld ductility and strength performance. Here, the attention was focused on the
necessity of implementing mechanical characteristics of the heat-affected zone for realistic
tensile shear test modelling.
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1 Einleitung und Zielsetzung

Die stetig zunehmenden Anforderungen hinsichtlich eines geringeren Kraftstoffverbrauchs,
einer verminderten Schadstoffemission sowie der Erh6hung der passiven Sicherheit haben die
Automobilindustrie vor Herausforderungen gestellt, die nur durch eine konsequente Umset-
zung von Werkstoff-, Form- und Fertigungsleichtbau zu begegnen sind [1], [2], [3], [4]. In
Hinblick auf den Werkstoffleichtbau ist in den letzten Dekaden eine Substitution von Stahl-
werkstoffen durch Aluminium, Kunststoff und Magnesium zu beobachten [5]. In dieser
Konkurrenzsituation wurden von der Stahlindustrie erhebliche Anstrengungen unternommen
durch neu entwickelte Werkstoffe den seit jeher hohen Stahlanteil im Automobilbau zu hal-
ten. So ist es mit den so genannten Mehrphasenstidhlen zu spezifischen Stahlentwicklungen
gekommen, die insbesondere im Rohkarosseriebau umfangreich eingesetzt werden [6], [7].
Ein bedeutender Vertreter dieser Werkstoffklasse ist der so genannte TRIP Stahl. Das Akro-
nym TRIP (TRansformation Induced Plasticity) bezeichnet eine aus der spannungsunterstiitz-
ten bzw. dehnungsinduzierten Phasenumwandlung von metastabilem Restaustenit (y) in
Martensit (o) resultierende Zunahme der Dehnungsfahigkeit bei gleichzeitiger Erhohung der
Festigkeit. Hinsichtlich des zielfiihrenden industriellen Einsatzes dieser Werkstoffgruppe sind
dabei insbesondere die Stabilitéit des Austenits, d.h. der Widerstand gegen die Umwandlung in
Martensit, sowie der Anteil an umwandlungsfihigen Austenit wesentlich. Angestrebt werden
dabei Gefiigestrukturen, bei denen sich der metastabile Austenit bei zunehmender Dehnung
kontinuierlich in Martensit umwandelt. Dadurch kann sichergestellt werden, dass der fiir das
Verformungs- und Festigkeitsverhalten vorteilhafte TRIP-Effekt iiber einen groBen Belas-
tungsbereich wirksam ist.

Bei der industriellen Verarbeitung sind diese Werkstoffe jedoch vielfaltigen mechanischen
und thermischen Belastungen unterworfen, die zu einer Beeinflussung der Gefiigestruktur
fiihren konnen. So werden die Bauteile und Baugruppen aus TRIP Stihlen im Rohkarosserie-
bau haufig durch Fiigeprozeduren thermischen Belastungen ausgesetzt. Dadurch kann lokal
eine Modifizierung der Gefiigestruktur erfolgen, wobei insbesondere der Austenitgehalt und
dessen Stabilitéit beeinflusst werden. Hinsichtlich der Art und des Umfanges solcher Verdnde-
rung sowie dessen Einfluss auf den TRIP-Effekt und den resultierenden mechanischen Eigen-
schaften liegen jedoch fiir die verschiedenen industriell eingesetzten Filigeverfahren keine
aussagekriftigen Ergebnisse vor. Der zunehmende Einsatz computerunterstiitzter Berech-
nungsmethoden zur orts- und zeitaufgeldsten Prognose des Bauteilverhaltens unter realitits-
nahen Belastungszustinden (z.B. Crash, Ermiidung) erfordert jedoch gerade die Kenntnis
dieser Parameter sowie das Verstidndnis der fundamentalen werkstoffkundlichen Vorgénge
wihrend und nach dem Fiigeprozess.

Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist die systematische Analyse der y — oy Phasenumwand-
lung eines industriell eingesetzten TRIP Stahls durch die Quantifizierung des Austenitgehaltes
und der metastabilen Austenitanteile sowohl fiir den Grundwerkstoff als auch die thermisch
beanspruchte Fligestelle. Dabei ist nachzuweisen, ob und in welchen Umfang sich der TRIP-
Effekt auf das Tragverhalten der Schweilverbindung auswirken kann. Im Rahmen dieser
Untersuchungen sollen insbesondere Korrelationen zwischen dem Austenitgehalt in der
Wirmeinflusszone und den lokalen mechanisch-technologischen Kennwerten der Fligestelle



hergestellt werden. Die Untersuchungen werden dabei exemplarisch fiir den hdufig im Rohka-
rosseriebau eingesetzten Widerstandspunktschweillprozess durchgefiihrt.

Fiir die zuverldssige Ermittlung der zeit-, temperatur- und belastungsabhéngigen Phasenantei-
le im Grundwerkstoff sowie in der Punktschweilverbindung werden in-situ und ex-situ Un-
tersuchungen tiberwiegend mittels hochenergetischer Synchrotronstrahlung durchgefiihrt. Die
Charakterisierung der Gefiigestruktur und die Bestimmung der lokalen Werkstoftkenndaten
der Wérmeeinflusszone erfolgt sowohl an thermophysikalisch behandelten Proben wie auch
an realen Widerstandpunktschweilverbindungen durch  zerstorende und quasi-
zerstorungsfreie Methoden.

Die lokalen mechanischen Kennwerte der Wérmeinflusszone werden abschlieend als Ein-
gangsdaten fiir die numerische Simulation des Beanspruchungsverhaltens von Widerstands-
punkschweilverbindungen genutzt. Dabei soll durch die Gegeniiberstellung von experimen-
tellen sowie numerischen Ergebnissen die Notwendigkeit der Implementierung dieser Werk-
stoffkenndaten fiir den quasi-statischen Belastungsfall validiert werden.



2 Stand der Technik

2.1 Hochfeste Mehrphasenstihle im Rohkarosserie-Leichtbau

Die zunehmenden Anforderungen an das Eigenschaftsprofil von Stahlwerkstoffen und dabei
insbesondere die Forderung nach Erhohung der Festigkeitsgrenzen bei simultaner Verbesse-
rung der Duktilitit fiihrten zur Entwicklung von Stdhlen mit mehrphasigen Gefiigestrukturen.
Zur Werkstoffklasse der Mehrphasenstdhle werden dabei die Dualphasenstidhle (DP), die
restaustenitischen (TRIP) Stdhle, die Complexphasenstihle (CP) und die martensitische
Stahle (MS) gezéhlt [8]. Das Leichtbaupotential dieser Werkstoffe im Karosseriebau ist in der
vergangenen Dekade umfassend untersucht worden. So zeigen beispielsweise die ULSAB
(Ultralight Steels Auto Body) [9] und die NSB (New Steel Body) [10] Studien, dass durch
einen anforderungsgerechten Einsatz von Mehrphasenstéhlen in Kombination mit innovativen
Fertigungstechnologien wie Innenhochdruckumformung und tailored blanks sowie durch eine
Anpassung der Bauteilgeometrie an die wirkenden Belastungen das Rohkarosseriegewicht
deutlich gesenkt werden kann. Die hochfesten Mehrphasenstihle ermoglichen dabei durch
eine Blechdickenreduzierung bei gleichzeitig erhdhter Biege- und Torsionssteifigkeit, eine
gewichtsoptimierte Auslegung ohne Beeintrichtigung der Strukturdynamik sowie der stati-
schen Festigkeit [6]. In Crash-Situationen fiihrt die erhohte Verformungsverfestigung im
Vergleich zu konventionellen hochfesten Stihlen zu einer gleichférmigeren Verteilung der
Dehnungen und ermdglicht ein verbessertes Energieabsorptionsvermogen [6], [11], [12] [13].
Dadurch wird im Crashfall ein gewisser Teil der Aufprallenergie absorbiert, wodurch die
Fahrgastsicherheit erhoht wird. Dariiber hinaus konnen aufgrund der guten Formbarkeit dieser
Werkstoffe auch komplexere Strukturgeometrien hergestellt werden [6]. Bild 2.1 zeigt den
extensiven Einsatz hochfester Mehrphasenstihle am Beispiel des VW Passats [14]. Dabei
wird deutlich, dass die hochfesten Mehrphasenstihle insbesondere fiir sicherheits- und
crashrelevante Bauteile wie A-Sdule, Quertrdger und Schweller eingesetzt werden.

M <y .
260 - 300 MPa)» Strukturteile mit hoher «
/ Festigkeitsbeanspruchung
ufhé ferstérkun,
A-Siule
Crashbereiche mit Energieauf-
nahme auf hohem Niveau \
r

Streckgrenze R, ,

¥ <140 Mpa konventionelle weiche . 260-300 MPa | yeprphasenstihle
® 180-240MPa | und hochfeste Stahle ' 300 - 420 MPa |

= >1000 MPa formgehértete Stahle

Bild 2.1:  Einsatz von konventionellen Stihlen und hochfesten Mehrphasenstdhlen im Karosseriebau
am Beispiel des VW Passats [14]

Ein spezieller Vertreter der Mehrphasenstihle sind die restaustenitischen bzw. TRansformati-
on Induced Plasticity (TRIP) Stihle. Aufgrund der Relevanz dieser Werkstoffklasse fiir die



vorliegende Arbeit, werden sie im Folgenden hinsichtlich ihrer Gefligestruktur und den me-
chanisch-technologischen Eigenschaften vorgestellt.

2.2 TRIP Stahle

Die Werkstoffgruppe der TRIP Stihle wird entsprechend ihrer chemischen Zusammensetzung
in hochlegierte und niedriglegierte Stéhle klassifiziert [15]. Die in den 60er Jahren des ver-
gangenen Jahrhunderts entwickelten hochlegierten TRIP Stdhle, wie z. B. AISI 321, besitzen
aufgrund des hohen Anteils an Nickel (Fe-Ni-C Stidhle) bzw. Mangan (Fe-Mn-C Stihle) eine
austenitische Gefligestruktur [16]. Das Geflige der niedriglegierten TRIP Stihle (engl. TRIP-
aided steels) besteht aus einer duktilen ferritischen Matrix, in der metastabiler Restaustenit
inselformig (Blocktyp) zwischen den Ferritkornern eingelagert ist und einer bainitischen
Phase an den sich metastabiler Restaustenit als Film in den K&rnern (lamellenartig) oder an
der Korngrenze des Bainits inselformig vorliegt [17], [18], [19], [20], [21]. Dabei liegen
abhingig vom temperaturgefiihrten Herstellungsprozess 50 % - 60 % Ferrit (ar), 25 % - 40 %
Bainit (o) und 5 % - 20 % Austenit (y) sowie geringe Anteile an Martensit (o) vor [22],
[23].

2.2.1 Mechanisch-technologische Eigenschaften von TRIP Stihlen

Ein wesentliches Kriterium fiir den industriellen Einsatz von niedriglegierten TRIP Stdhlen
(im Folgenden nur TRIP Stdhle) ist die im Allgemeinen gegenldufige Kombination von hoher
Festigkeit und guter Verformungsfihigkeit. So erreichen TRIP Stdhle im Vergleich zu kon-
ventionellen hochfesten Stihlen sowie Mehrphasenstihlen vergleichbarer Festigkeit wesent-
lich hohere Verformungskennwerte [6], siche Bild 2.2 und Bild 2.3.
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Bild 2.2: Spannungs-Dehnungskurve verschiede-  Bild 2.3: Momentaner Kaltverfestigungsexponent
ner Stahlwerkstoffe im Vergleich mit einem TRIP  n in Abhdngigkeit von der Dehnung fiir Stihle mit

Stahl [6], die Angabe hinter dem Werkstoff gleicher Streckgrenze [24], die Angabe hinter dem
bezieht sich auf die Hohe der Streckgrenze und Werkstoff bezieht sich auf die Hohe der Streck-
der Zugfestigkeit grenze und der Zugfestigkeit



Die hohe Verformungsfiahigkeit von TRIP Stihlen ermoglicht eine kostengilinstige Form-
gebung von Bauteilen im Rohkarosseriebau durch Einsatz preiswerter Presswerkzeuge und
einem geringeren Maschinenverschleil3. Die gute Verformungsfahigkeit bzw. Umformbarkeit
der TRIP Stihle resultiert wesentlich aus der hohen Kaltverfestigung wiahrend der Verfor-
mung [25], [26], [27]. Deshalb wird zur Charakterisierung der Umformbarkeit von TRIP
Stdhlen haufig auch der Kaltverfestigungsexponent n verwendet. Dieser Parameter ist eine
wichtige Kenngrofle zur Bewertung der maximalen Verformung vor Erreichen der Einschnii-
rung wihrend eines Umformprozesses. Weiterhin zeigt der n-Wert die Eigenschaft eines
Werkstoffes zur gleichmifBigen Verformung bei Auftreten eines Spannungsgradienten [6],
[28]. Dabei gilt je groBer der n-Wert ist, desto gleichmifBiger ist die Verformung und desto
grofer ist die Dehnung bis zum Erreichen der Einschniirung. TRIP Stihle verfiigen dabei im
Vergleich zu konventionellen Stdhlen und z.B. Dualphasenstédhlen sowohl iiber einen hoheren
als auch wihrend der Verformung konstanteren n-Wert, Bild 2.3. Der maximale Kaltverfesti-
gungsexponent sowie sein Verlauf in Abhéngigkeit von der Dehnung werden durch verschie-
dene Faktoren wie Austenitgehalt, Herstellungsprozess, Legierungsgehalt usw. bestimmt [23],
[29], [30]. So konnten bei Untersuchen von Lacroix et al. [29], Bellhouse [31], und Jacques et
al. [23], [30] durch Variation der Abkiihlzeiten im Herstellungsprozess sowie der Legierungs-
zusammensetzung n-Werte zwischen 0,15 und 0,45 erzielt werden. Bemerkenswert ist dabei,
dass ein Anstieg des maximalen n-Wertes im Allgemeinen mit einem drastischen Abfall des
n-Wertes bei hoheren Dehnungswerten verbunden ist, siche Bild 2.3.

Neben der Umformbarkeit, die wie dargestellt durch den n-Wert charakterisiert wird, ist fiir
den Einsatz von Werkstoffen in der Automobilindustrie insbesondere das Energieabsorptions-
vermodgen bei hohen Verformungsgeschwindigkeiten wie sie in Crash-Situationen auftreten
von zentraler Bedeutung [22], [32]. Ein hohes Energieabsorptionsvermdgen ermoglicht einen
groBeren Abbau der Aufprallenergie wéihrend des Crashs und kann dadurch mafigeblich zum
Insassenschutz beitragen. TRIP Stdhle verfiigen dabei durch die y — oy Phasenumwandlung
(siehe Kap. 2.2.2) iiber ein um 30 % - 100 % hdoheres Energieabsorptionsvermdgen als kon-
ventionelle Stidhle (DC04, ZStE340) und Dualphasenstéhle [26], [33]. Daher erstrecken sich
die Einsatzgebiete der TRIP Stihle insbesondere auf Bauteile mit hoher Crashrelevanz wie
Quertrager und B-Siule [34].

Die Belastungen denen Werkstoffe in der Automobilindustrie unterworfen sind, beschrianken
sich jedoch nicht nur auf quasi-statische und dynamische Lastfélle, sondern beinhalten insbe-
sondere auch zeitlich verdnderliche Belastungen. Auch hier zeigen die TRIP Stéhle durch ihre
mehrphasige Gefiigestruktur ein spezielles Verhalten. So konnte die von Tamura [35] aufge-
stellte These der Erhohung der Schwingfestigkeit durch die Umwandlung des metastabilen
Austenits in Martensit durch Cheng [36] sowie Huoa und Gaob [37] nachwiesen werden.
Diese Untersuchungen zeigten dabei, dass, in Ubereinstimmung mit dem quasi-statischen
Zugversuch [38], der eingelagerte metastabile Austenit in der plastischen Zone vor der Riss-
spitze in Martensite umwandelt und dadurch RissschlieBeffekte auftreten konnen, die zu einer
Verringerung der Rissausbreitungsrate fithren.

2.2.2  Einflussfaktoren auf die mechanischen Eigenschaften

Im folgenden Kapitel werden die wesentlichen Einflussfaktoren auf die mechanischen Eigen-
schaften zusammenfassend dargestellt. Dabei steht wie bereits oben angedeutet die aus wis-
senschaftlichen und anwendungsorientierten Gesichtspunkten bedeutsame y — oy Phasen-
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umwandlung (martensitische Phasenumwandlung) im Mittelpunkt der Betrachtung. Auf die
weiteren Faktoren insbesondere zur Steigerung der Festigkeit wird ebenfalls eingegangen,
ohne dabei Anspruch auf Vollstindigkeit zu erheben.

2.2.2.1 Spannungsunterstiitzte und dehnungsinduzierte y — ay Phasenumwandlung
und Einfluss der Einzelphasen

Die guten mechanisch-technologischen Eigenschaften von TRIP Stihlen werden generell auf
die bei Belastung hervorgerufene diffusionslose Umwandlung von metastabilen
Austenitkdrnern in Martensite (y— ay) zurtickgefiihrt [27], [39], [40], [41]. Dabei wird die
durch eine solche Phasenumwandlung hervorgerufene plastische Verformung als Umwand-
lungsplastizitdt bzw. als TRIP-Effekt bezeichnet [42], [43]. Dariiber hinaus konnen die aus
der Volumenédnderung (Martensit hat ein um ca. 3 % hoheres Volumen als Austenit) hervor-
gerufenen Mikrospannungen zu elastischen und plastischen Verformungen von Ferrit- und
Baintphasen im Bereich des sich umwandelnden Werkstoffabschnitts fithren. Die daraus
resultierende erhohte Versetzungsdichte in diesen Phasen und trdgt zur einer verbesserten
Kaltverfestigungsfahigkeit bei [42], [44].

Die martensitische Phasenumwandlung ist eine Festkorperreaktion, die durch die Temperatur-
abhédngigkeit der freien Enthalpie G fiir die Austenit- und Martensitphase charakterisiert
werden kann, siehe Bild 2.4. Bei einem Abkiihlungsprozess liegt bis zum Erreichen einer
spezifischen Temperatur T, ein austenitisches Gefiige vor. Die Temperatur T, kennzeichnet
dabei die Gleichgewichtstemperatur der Phasen y und oay. Zur Initiierung der y — oy Phasen-
umwandlung ist jedoch ein Mindestmall an Unterkiihlung AT notwendig um die kritische
Enthalpiedifferenz, die die Triebkraft fiir die Martensitumwandlung ist, bereitzustellen [35].
Dabei ist zu beriicksichtigen, dass aus thermodynamischen Gesichtspunkten ein System
immer bestrebt ist, sein freie Enthalpie G zu reduzieren. Die hierfiir erforderliche
Enthalpiedifferenz AG; steht erstmalig bei der Temperatur My, der Martensitstarttemperatur,
zur Verfligung. Die Mg-Temperatur kennzeichnet die y — oy Phasenumwandlung ohne
Einwirkung duBlerer Belastungen [22], [45] und wird in erheblichen Maf3e durch die chemi-
sche Zusammensetzung beeinflusst.
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Bild 2.4:  Schematische Darstellung der freien Gibbsschen Enthalpie von Martensit und Austenit in
Abhdingigkeit von der Temperatur [46]



Nach Scheil [47] kann die martensitische Umwandlung jedoch bei Einwirkung einer mechani-
schen Spannung im Austenit auch oberhalb der M Temperatur (T,) erfolgen. Dabei steht
durch die mechanische Spannung zusdtzlich zur chemischen Triebkraft, die durch die
Enthalpiedifferenz AG; geliefert wird, eine mechanische Triebkraft AGpeen zur Verfiigung
[35]. Entspricht die Summe der mechanische AGpech und der chemischen Triebkraft AG; der
Enthalpiedifferenz AGg erfolgt die Martensitumwandlung bereits bei T;. Unterhalb der M;-
Temperatur ist aufgrund der bei der Martensitumwandlung hervorgerufenen plastischen
Verformung des Austenits und der damit verbunden Zunahme der Gitterdefekte eine hdhere
Enthalpiedifferenz (AG, > AGs, zur Martensitumwandlung notwendig [46]. Bei groBer plasti-
scher Verformung des Austenits wird die notige Triebkraft der Umwandlung um den Betrag
U, erhoht. Dieser Effekt wird als mechanische Stabilisierung bezeichnet und kann zu einer
Verzogerung oder auch Beendigung der Martensitumwandlung fiihren [46], [48], Bild 2.5.
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Bild 2.5: Schematische Darstellung der kritischen Bild 2.6: Schematische Darstellung der Ver-
Spannung zur Einleitung der martensitischen Um- formungsmechanismen in verschiedenen
wandlung in Abhdngigkeit von der Temperatur [46] Temperaturbereichen, links: spannungsunter-
stiitzt, Mitte: dehnungsinduziert, rechts: Ver-
setzungsgleiten [27]

Wie bereist geschildert, ist oberhalb der Ms-Temperatur eine mechanische Triebkraft (AGech)
zur Initilerung der y — oy Phasenumwandlung erforderlich. Abhéngig von der Temperatur
kann diese sowohl auf Spannungen als auch auf Dehnungen im Austenit basieren. Bild 2.5
zeigt schematisch den Zusammenhang zwischen der Spannung zur Einleitung der
martensitischen Umwandlung in Abhéngigkeit von der Temperatur.

Fiir die Charakterisierung der y — oy Phasenumwandlung sind dabei drei Temperaturberei-
che von Bedeutung [27]:

M - M7 Bereich: Bis zum Erreichen der M Temperatur bleibt die kritische Spannung

unterhalb der Streckgrenze der Austenitphase und es treten somit lediglich elastische Deh-
nungen im Austenit auf [49], [50]. Die Martensitbildung erfolgt dabei an bereits vorhandenen
Keimbildungsstellen [27] und wird als spannungsunterstiitze Martensitumwandlung bezeich-
net, siche Bild 2.5.



M? - M, Bereich: Bei der M Temperatur entspricht die kritische Spannung der Streck-

grenze des Austenits. Der Transformationsmodus wechselt von einer spannungsunterstiitzten
zu einen iiberwiegend dehnungsinduzierten Martensitumwandlung [27], [49]. Dabei treten ab
der spezifischen Spannung o, die plastische Verformung und eine Kaltverfestigung des Aus-
tenits auf, sieche Bild 2.5. Ab einer Spannung von oy, erfolgt dann die martensitische Um-
wandlung [35]. Dabei wird die y — oy Phasenumwandlung an neu ausgebildeten Keimbil-
dungsstellen durch Gleitprozesse und an den Kreuzungen von Gleitbdndern ausgebildet [27],
[51], Bild 2.6.

T>M, Bereich: Mit zunehmender Temperatur ist fiir eine y — oy Phasenumwandlung eine

stetig ansteigende plastische Verformung des Austenits notwendig. Oberhalb der My tritt
jedoch durch die hohe plastische Verformung die mechanische Stabilisierung des Austenits
ein. Dabei wird die Bewegung von gleitfihigen Phasengrenzflachen verhindert, wodurch die
martensitische Umwandlung gestoppt wird [48], [52], siche auch Bild 2.6.

Die hinsichtlich einer industriellen Anwendung wichtigsten Effekte, die aus der spannungsun-
terstlitzten bzw. dehnungsinduzierten y — oy Phasenumwandlung in TRIP Stdhlen hervorge-
rufen werden, sind die erhohte Kaltverfestigung und die Verschiebung der Einschniirung, d.h.
der GleichmaBdehnung, zu héheren Spannungs- und Dehnungswerten [44], [53], [54], [55].
Der Zusammenhang zwischen dem TRIP-Effekt und einer Verschiebung der GleichmafBdeh-
nung wurde erstmals von Banerjee et al. [56] beschrieben. Demzufolge wird bei beginnender
Einschniirung aufgrund der vorliegenden erhdhten Spannungen und Dehnungen in diesen
Bereich eine y — oy Phasenumwandlung initiiert. Der harte Martensit hat eine hohere FlieB3-
grenze als der weichere Austenit und ermdglicht folglich eine hohere Spannung bis zum
Einsetzen der plastischen Verformung. Dies konnte Jacques [44] durch die Quantifizierung
des Beitrages der martensitischen Phasenumwandlung zur Kaltverfestigung in Abhéingigkeit
von der auftretenden Spannung auch experimental bestitigen. Lacroix et al. [29] zeigte darii-
ber hinaus, dass eine durch die martensitische Phasenumwandlung hervorgerufene Kaltverfes-
tigung in der plastischen Zone vor der Rissspitze die Rissausbreitung verringert. Dieser Effekt
wird durch einen hoheren Austenitgehalt und eine hohere Austenitstabilitdt intensiviert. In der
Literatur wird hdufig der Betrag der Volumenexpansion bei der martensitischen Phasenum-
wandlung als wichtiges Kriterium hinsichtlich der Verformbarkeit von TRIP Stihlen genannt
[57], [58]. Dabei setzt sich die Formdnderung bei der Martensitbildung aus einer Dehnung ¢
und einer Scherung t zusammen, wobei der Scheranteil mit bis zu 26 % einen deutlich grofB3e-
ren Betrag zur Gesamtverformung liefert als der Dehnungsanteil. Die Arbeiten von Sierra und
Nemes [59], Bhadeshia et al. [60] und Jacques [61] zeigen jedoch, dass der Beitrag der be-
schriebenen Volumenexpansion bei der y — oy Phasenumwandlung zum TRIP-Effekt nicht
allein maf3geblich fiir das gute Verformungsverhalten von TRIP Stéhlen ist. Vielmehr erfolgt
durch die Martensitumwandlung eine Umverteilung der Spannungen in den einzelnen
Gefligephasen [62].

Die o.g. Aussagen verdeutlichen, dass fiir eine optimierte Kaltverfestigungsrate, d.h. ein hoher
und iiber die Dehnung konstanter n-Wert, die y — oy Phasenumwandlung und damit insbe-
sondere die Stabilitdt des Austenits und der Austenitgehalt maB3geblich sind [21], [27], [29],
[63]. Mit Austenitstabilitit wird dabei der Widerstand des Austenits gegen eine martensitische
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Umwandlung bezeichnet. Nach Perlade et al. [50] kann bei einer hohen Stabilitit des Auste-
nits aufgrund der verzégerten oder verhinderten y — oy Phasenumwandlung keine Verbesse-
rung der Verformbarkeit im Vergleich zur ferritsch-bainitischen Matrix erzielt werden. Hin-
gegen wird bei geringer Austenitstabilitdt bereits bei niedrigen Dehnungen ein Grofteil des
Austenits umgewandelt, wodurch die Behinderung der Einschniirung durch die Ausbildung
des harten Martensits bei hoheren Verformungsgraden nicht zur Verfligung steht und die
Vorformbarkeit verringert werden kann. Vergleichbare Ergebnisse wurden u.a. von Tian [64]
et al., Grajcar [65] sowie Basuki und Aernoudt [66] vorgestellt.

Beziiglich des Austenitgehaltes wurde in zahlreichen Studien nachgewiesen, dass mit zuneh-
mendem Austenitgehalt der n-Wert und damit die Verformungsfdhigkeit ansteigt [63], [67],
[68], [69]. Jedoch zeigen diese Arbeiten auch, dass eine Erhohung des Austenitgehaltes {iber
ein kritisches Mal} von ca. 25 % hinaus nicht zu einer Verbesserung der Verformbarkeit von
TRIP Stdhlen beitragt. Vielmehr kann héufig eine Verringerung der Dehnungskennwerte
beobachtet werden [63], [69]. Nach Timokhina [21] kann dies auf die reduzierte
Austenitstabilitdt zuriickgefiihrt werden, die auf einer Verringerung des Kohlenstoffgehaltes
(Kohlenstoff bestimmt im grolen Umfang die Stabilitdt des Austenits, siche Kap. 2.2.3.) im
Austenit basiert.

Die Austenitstabilitdt und insbesondere die Kenntnis der Phasenumwandlungskinetik sind fiir
die industrielle Nutzung von TRIP Stihlen von erheblicher Bedeutung. Dadurch kann der
wihrend eines Umformprozesses umgewandelte Austenitgehalt und die Restaustenitmenge
die fiir die Nutzung des TRIP-Effekts in z.B. Crashsituationen (Energieabsorption) zur Verfii-
gung steht abgeschétzt werden. Eine Vielzahl von Untersuchungen befasst sich daher mit der
Kinetik der y — aym Phasenumwandlung [70], [71], [72], [73], [74]. Diese zeigen, dass, ab-
héngig vom Legierungskonzept und den Herstellungsbedingungen (Gliihzeiten), erhebliche
Unterschiede bei der Phasenwandlung von TRIP Stdhlen bestehen. Itami et al. [75] und
Kruijver et al. [76] schlagen zur Quantifizierung der Umwandlungskinetik eine Verhiltnis-
gleichung vor, Gleichung 2.1.

L_L:(k_p]gp "
V, V., p

Dabei ist V, der unmittelbare Austenitgehalt, V,o der Austenitgehalt zu Beginn der Messung
(ohne Belastung), k, ist eine Konstante, die die Austenitstabilitit bezogen auf die Verformung
kennzeichnet (je groBer k,, desto geringer ist die Austenitstabilitdt), € ist die wahre Dehnung
und p ist der Dehnungsexponent. Nach Itami et al. [75] kann p fiir TRIP Stdhle zu 1 ange-

.11 . . o . .
nommen werden. Demzufolge ist — ——— proportional zu Austenitstabilitit. Die nach Glei-
e 70
chung 2.1 fiir verschiedene TRIP Stdhle bestimmte Austenitstabilitét ist in Bild 2.7 zusam-
menfassend gezeigt.
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Bild 2.7: Stabilitiit des Austenits in verschiedenen TRIP-Stahltypen quantifiziert iiber die Anderung
des Austenitgehaltes nach Gleichung 2.1 [20], [21], [23], [30], [54], [65], [70], [72], [75], [77],
[78], [79], [80], [81], [82]

Zusétzlich zu den o.g. Phdnomenen wird das mechanische Verhalten von TRIP Stihlen we-
sentlich durch die mechanischen Eigenschaften und das Volumen der einzelnen Phasen be-
stimmt [44], [60], [83]. So flihren grofere Anteile an hirteren bzw. festeren Gefligen zu einer
Erhohung der Zugfestigkeit wihrend groflere Anteile an duktileren Phasen die Verformbarkeit
vergrofern. Untersuchungen von Jacques [84] mittels instrumentierter Eindringhértepriifung
und Arbeiten von Furnemont [85] unter Verwendung von Neutronenstrahlung zeigen, dass die
Hiarte bzw. die Streckgrenze der einzelnen Phasen in TRIP Stihlen deutlich voneinander
abweicht. Fiir die Streckgrenze wurden Werte von 500 MPa fiir die Ferritphase, 650 MPa fiir
die Bainitphase, 900 MPa fiir die Austenitphase und 2000 MPa fiir die Martensitphase ermit-
telt. Fiir weitere TRIP Stdhle ermittelten Choi et al. [71] und Soulami et al. [79] die Streck-
grenze der y-Phase mittels Synchrotronstrahlung zu 600 MPa, wéhrend die Streckgrenze der
a-Phase (Ferrit/Bainit) mit 400 MPa bestimmt wurde. Die Unterschiede bei den phasenspezi-
fischen Streckgrenzen resultieren u.a. aus der unterschiedlichen chemischen Zusammenset-
zung der untersuchten TRIP Stihle und den abweichenden thermischen Herstellungsbedin-
gungen. Eine Reihe von Arbeiten zeigt die Abhingigkeit der phasenspezifischen Dehnungen
von der dulleren Spannung [62], [86], [87]. Dabei konnte nachgewiesen werden, dass die
Dehnungen in der y-Phase und a-Phase bis nahe der Streckgrenze vergleichbar grof3 sind,
oberhalb der Streckgrenze jedoch die y-Phase bei gleicher globaler Spannung stirker verformt
wird. Das resultiert aus der hoheren phasenspezifischen Spannung in der y-Phase. So ermittel-
ten Choi et al. [71] die phasenspezifischen Spannungen in der y-Phase und a-Phase in Abhéin-
gigkeit von der wahren globalen Spannung und der wahren globalen Dehnung im einachsigen
Zugversuch. Dabei wurde nachgewiesen, dass ein so genanntes ,,load shedding* einsetz, d.h.
eine Spannungsumverteilung auf die unterschiedlichen Phasen oberhalb der Streckgrenze.
Dadurch wirkt bei gleicher globaler Dehnung auf die y-Phase eine groere Spannung als auf
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die a-Phase. Vergleichbare Resultate wurden von Muransky et al. [62] und Soulami et al. [79]
mittels Neutronen- bzw. Synchrotronstrahlung erzielt. Muransky [62] zeigte dariiber hinaus,
dass eine weitere Umverteilung der Spannung auf die Martensitphase bei signifikanten
Martensitgehalten, d.h. bei im Allgemeinen héheren Dehnungen, erfolgt.

Neben den o. g. Mechanismen werden die mechanisch-technologischen Eigenschaften von
TRIP Stihlen auch durch ,konventionelle” Verfestigungsmechanismen wie Ausscheidungs-
hédrtung, Kornfeinung und Mischkristallverfestigung, bei denen eine Festigkeitssteigerung auf
einer Erhohung der Versetzungsdichte und/oder der Wechselwirkungen mit den Versetzungen
beruht, beeinflusst werden [22], [88], [89],[90], [91].

Die Gesamtbetrachtung der Literatur verdeutlicht, dass zum besonderen Verformungs- und
Festigkeitsverhalten von niedriglegierten TRIP Stdhlen eine Reihe von Mechanismen und
Faktoren beitragen, die im Detail noch nicht vollstindig verstanden werden. Dabei kénnen
insbesondere deren Kombination und die daraus resultierenden Synergieeffekte derzeit nicht
quantifiziert werden. Als die wichtigsten Parameter, welche die mechanischen Eigenschaften
beeinflussen, werden jedoch der Austenitgehalt sowie die Austenitstabilitit (TRIP-Effekt)
genannt [41], [50], [92]. Hierauf wird im folgenden Kapitel detailliert eingegangen.

2.2.3  Einflussfaktoren auf Austenitgehalt und die Austenitstabilitit

Sowohl der Gehalt als auch die Stabilitdt des Austenits werden mafigeblich durch die chemi-
sche Zusammensetzung und den temperaturgefiihrten Herstellungsprozess bestimmt. Dariiber
hinaus werden sowohl der Anteil als auch die Morphologie der einzelnen Phasen durch diese
Parameter beeinflusst.

2.2.3.1 Legierungskonzept

Fiir die Ausbildung der mehrphasigen Gefiigestruktur von TRIP Stdhlen ist der Einsatz von
verschiedenen Legierungselementen erforderlich. Diese sollen die im Herstellungsprozess
auftretenden Phasenumwandlungen thermodynamisch bzw. kinetisch begiinstigen oder im
Einzelfall auch hemmen.

Im Folgenden werden die wichtigsten Legierungselemente und sowie ihr Einfluss auf die
Austenitausbildung im Herstellungsprozess kurz erlautert.

. Kohlenstoff

Der Kohlenstoff ist das wichtigste Legierungselement in TRIP Stéhlen. So fiihrt der interstiti-
ell geloste Kohlenstoff bei einer Abkiihlung aus dem Austenitgebiet zu einer starken Gitter-
verzerrungen, wodurch sowohl die Ferritbildung als auch die Martensitbildung verzogert wird
[21], [24]. Dabei duBlert sich die verzogerte Martensitausbildung bei einem steigenden Koh-
lenstoffgehalt durch den Abfall der Martensitstart- und Martensitfinishtemperatur. Ab einer
lokalen Kohlenstoffkonzentration > 0,5 % erreicht die Martensitfinishtemperatur Raumtempe-
ratur. Als Folge der noch nicht abgeschlossenen Martensitbildung liegt daher bei Raumtempe-
ratur metastabiler Restaustenit vor. Die niedriglegierten TRIP Stihle konnen einen Kohlen-
stoffgehalt von etwa 0,2 % - 0,55 % aufweisen, wobei in kommerziellen TRIP Stihlen auf-
grund der verminderten Schweileignung bei hohen Kohlenstoffgehalten lediglich bis zu
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0,25 % vorliegen [93]. Beziiglich der Austenitstabilitit ist jedoch zu beriicksichtigen, dass der
metastabile Restaustenit einen Kohlenstoffgehalt von 1,0 % bis 1,5 % aufweisen kann [94],
[95], [96]. In diesem Zusammenhang zeigten Kruiver et al. [76] und Seong et al. [97], dass
Austenitkdrner, die bei groBerer Dehnung umwandeln, einen hoéheren Kohlenstoffgehalt
besitzen als Austenitkorner die bei geringeren Dehnungen in Martensit umwandeln.

. Mangan, Silizium und Aluminium

Das nach Kohlenstoff wichtigste Legierungselement zur Stabilisierung des Austenits ist
Mangan. Mangan verringert die Mg-Temperatur und erhoht die Loslichkeit von Kohlenstoff
im Austenit. Dariiber hinaus wird die Zementitausscheidung behindert, wodurch der Kohlen-
stoffgehalt im Austenit ansteigt [22], [98]. Zu beachten ist, dass ein hoherer Gehalt an Man-
gan durch die Unterstiitzung der Ausbildung von Karbiden zu einer Verringerung des Kohlen-
stoffes im Austenit fiihrt.

Ein weiteres Element, welches die Stabilisierung des Austenits unterstiitzt, ist Silizium. So
verlangsamt Silizium die Bildung von kohlenstoffreichen Zementit wihrend des Herstel-
lungsprozesses und verhindert dadurch die Kohlenstoffreduktion im Austenit [99]. Da Silizi-
um auf der Oberfliche jedoch festhaftende Oxide bildet die eine Benetzbarkeit wéhrend der
Oberfliachenveredelung beeintrichtigen, ist die Herstellung eines siliziumlegierten Stahls
problematisch [100]. Aufgrund dieser Problematik wird die Substitution von Silizium durch
Legierungselemente wie Phosphor, Kupfer und Aluminium, die ebenfalls eine
Zementitbildung unterdriicken, angestrebt. Da jedoch Kupfer mit Schwefel niedrigschmel-
zende Verbindungen an den Korngrenzen bildet und Phosphor zu Seigerungen an den Korn-
grenzen fiihrt, die zur Verringerung der Duktilitét beitragen, wird iiberwiegend Aluminium
zur Substitution von Silizium verwendet [22]. Aluminium verzogert ebenfalls die
Zementitausscheidung [100], jedoch nicht im gleichen Malle wie Silizium [80]. Dartiber
hinaus ist die mischkristallhdrtende Wirkung kleiner als bei Silizium, wodurch die Festigkeit
reduziert wird [101]. Daher werden hdufig geringe Mengen an Phosphor in Kombination mit
Aluminium eingesetzt.

Basierend auf den dargestellten Einfliissen konnen die TRIP Stdhle nach ihren verschiedenen
Legierungskonzepte in CMnSi-, CMnSiAl-, CMnAl- und CMnAIP-TRIP Stdhle gegliedert
werden [22], [27]. Beziiglich der Austenitstabilitit zeigen Arbeiten von Samek et al. [102]
dass die hochste Austenitstabilitdt bei dem CMnAl-Stéhlen erreicht wird und die geringste
Austenitstabilitit bei CMnSi-Stédhlen.

2.2.3.2 Spezielle Einflussparameter auf die Stabilitit des Austenits

Die Stabilitdt des Austenits wird durch eine Reihe von Faktoren bestimmt die sich generell in
drei Gruppen einteilen lassen. Die erste Gruppe, die auch als austenitspezifische Einflusstak-
toren bezeichnet werden kann, beinhaltet die Austenitkorngrofle, -form, -orientierung sowie
die chemische Zusammensetzung (insbesondere Kohlenstoff) des Austenits. Die zweite
Gruppe umfasst die Hiarte und Morphologie der den Austenit umgebenen Phasen, den Ort der
Austenitbildung, die Spannungszustinde der vorliegenden Phasen. Die dritte Gruppe wird
durch die Belastungsart (Zug, Druck, Torsion), die Umgebungstemperatur sowie durch die
Belastungsgeschwindigkeit definiert.
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Die austenitspezifischen Einflussfaktoren werden iiberwiegend im temperaturgefiihrten Her-
stellungsprozess eingestellt. Neben dem Einfluss des Kohlenstoffgehaltes (siehe Kap. 2.2.3.1)
ist die Austenitkorngrof3e fiir die Austenitstabilitdt von libergeordneter Bedeutung. So zeigen
Arbeiten von Wang und van der Zwaag [103], dass Austenitkoérner die kleiner als 0,01 pm
sind, selbst unter hoher Belastung nicht in Martensit umwandeln. Hingegen ist die Stabilitit
von Austenitkérnern die grofler als 1 pm sind vergleichsweise gering, so dass diese bereits bei
der Abkiihlung auf Raumtemperatur in Martensit umwandeln konnen. In-situ Analysen zur
Phasenumwandlung mittels Synchrotronstrahlung belegen, dass mit zunehmender
Austenitkorngroe die Ms-Temperatur ansteigt und folglich die Stabilitit des Austenits ver-
ringert wird [104]. Weiterhin wiesen diese Untersuchen sowie Arbeiten von Jacques et al.
[29] einen zunehmenden Kohlenstoffgehalt in vergleichsweise kleinen Austenitkdrnern nach.
Als Ursache fiir die erhohte Stabilitdt von kleinen Austenitkornern wird, neben dem Kohlen-
stoffanstieg, die Hypothese vertreten, dass die fiir eine Martensitbildung erforderliche mini-
male Keimdichte in kleinen Austenitkornern nicht erreicht wird [103].

Die Morphologie des Austenits sowie die Eigenschaften der umgebenden Phasen beeinflussen
ebenfalls die Phasenumwandlung. So wandelt der in der ferritischen Matrix bzw. an der
Phasengrenze Ferrit/Bainit eingelagerte, inselformige (Blocktyp) Austenit aufgrund der
hoheren Zahl an Versetzungen und Stapelfehler gegeniiber lammelenartigen Austenit bereits
bei geringeren Belastungen um und hat folglich eine geringere Stabilitdt als der Austenit der
zwischen den Bainitlatten eingelagert ist [20], [21]. Zudem {ibt die Festigkeit der umgebenden
Phasen einen Einfluss auf die Austenitstabilitit aus. Wird die Festigkeit des Ferrits bzw. des
Bainits erhoht, wird eine Volumenexpansion, wie sie durch die Umwandlung von Austenit in
Martensit entsteht, erschwert und dadurch die Austenitstabilitit erhoht [21], [105]. Weiterhin
zeigen Arbeiten von Turteltaub und Suiker [40], [106] sowie Oliver et al. [107] und Kruijver
et al. [76], dass die Orientierung der Austenitkdrner bezogen auf die Beanspruchungsrichtung
die Phasenumwandlung beeinflussen kann. So konnte nachgewiesen werden, dass
Austenitkorner bei denen die (100)-Gitterebene parallel zur Zugachse liegt, bevorzugt um-
wandeln [107], [76].

Die y— am Phasenumwandlung wird weiterhin durch die Belastungsart und
-geschwindigkeit bestimmt. So forcieren zwei- und mehrachsige Spannungszustinde die
Austenitumwandlung im Vergleich zum quasi-statischen einachsigen Spannungszustand.
Hingegen kann bei hohen Belastungsgeschwindigkeiten [32], [108] oder einer Scherbean-
spruchung eine Verzogerung der Austenitumwandlung [30], [81] beobachtet werden. Eine
zusitzliche Verzogerung der Austenitumwandlung wird bei erhdhten Temperaturen durch die
Verringerung der chemischen Triebkraft AG; (sieche Kap. 2.2.2.1) erzielt [74], [82], [102],
[109] .

Die Umwandlung des Restaustenit in TRIP Stihlen erfolgt nicht nur dehnungsinduziert bzw.
spannungsunterstiitzt erfolgen sondern auch durch thermische Aktivierung. So kann sich bei
hoheren Temperaturen wie sie beispielsweise beim Schweillen in der Warmeeinflusszone
(WEZ) auftreten der Restaustenitgehalt verringern. Dabei wandelt der Austenit jedoch nicht
in Martensit um sondern zerfallt in Ferrit und Zementit [110]. Aufgrund der Bedeutung der
thermischen Stabilitit fiir die vorliegende Arbeit wird diese im folgen Kapitel gesondert
betrachtet.
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224 Thermische Stabilitit des Restaustenits

In der Karosseriefertigung werden die Bauteile haufig durch schweilltechnische Fertigungs-
verfahren, wie z.B. das Widerstandspunktschweillen, verarbeitet. Die ortlich eng begrenzte
Wirmebeeinflussung und die hohen Temperaturgradienten konnen bei TRIP Stihlen zu einer
Anderung der Gefligestruktur und insbesondere zu einer Verringerung des
Restaustenitgehaltes und der Restaustenitstabilitdt fiihren. So konnten Jha und Mishra [111]
bei erhohten Temperaturen einen Zerfall des Restaustenits in Ferrit und Karbid nachweisen.
Eine grundlegende Betrachtung der thermischen Stabilitdt des Restaustenits in TRIP Stéhlen
erfolgte in Arbeiten von Choi et al. [110], [112] und Wen et al. [113]. So konnte mittels in-
situ Messungen der Zerfall des Austenits in Abhéngigkeit von der Temperatur nachgewiesen
werden. Demnach beginnt ab einer Temperatur von ca. 300 °C [113] bzw. 340 °C [110],
[112] der Zerfall von Austenit in Ferrit, bei gleichzeitiger Zunahme des Kohlenstoffgehaltes
im Austenit. Das bedeutet, dass zunichst der kohlenstoffarmere, weniger stabile Austenit
zerfillt. Eine wesentliche Zunahme des Zerfalls von Austenits in Ferrite und die beginnende
Ausscheidung von Zementit erfolgt dann bei einer Temperatur von ca. 430 °C [113] bzw.
390 °C [110], [112] und ist mit einer drastischen Verringerung des Kohlenstoffgehaltes im
Austenit verbunden. Choi et al. [112] konnte dabei mittels in-situ Messungen unter Verwen-
dung von Synchrotronstrahlung die Ausbildung von Karbiden im Beugungsspektrum bei
500 °C visualisieren. Aktuelle Untersuchungen von Amirthalingam [114] an einem CMnAl
TRIP Stahl (1,1 % Al, 0,35 % Al) quantifizierten die thermische Stabilitit des Austenits bis
zu einer Temperatur von 1000 °C. Hinsichtlich des Austenitzerfalls werden dabei vergleich-
bare Temperaturabhingigkeiten wie in den Arbeiten von Choi et al. [110], [112] und Wen et
al. [113] ermittelt. Dariiber hinaus zeigen die Ergebnisse, dass der Zerfall des Austenits bei
ca. 530 °C abgeschlossen ist. Bis zum Erreichen dieser Temperatur werden ca. 60 % des
Restaustenits umgewandelt (Ausgangs-Restaustenitgehalt 18 %). Bei weiterem Temperatur-
anstieg erfolgt eine Umwandlung der a-Phase in Austenit bei einem bis ca. 700 °C nahezu
linearen Anstieg des Austenitgehaltes. Oberhalb von 700 °C verringert sich die
Austenitausbildungsrate (bezogenen auf die Temperaturdnderung) deutlich, bis bei ca. 900 °C
ein vollstdndig austenitisches Gefiige vorliegt. Zu beachten ist, dass der Zerfall diffusionsge-
steuert ist [115] .

Amirthalingam [114] zeigte weiterhin, dass bei einer anschlieBenden Abkiihlung der Zerfall
der y-Phase in eine a-Phase abhéngig von der chemischen Zusammensetzung ist. So zerfillt
der Austenit des CMnAI-TRIP Stahls bis zu einer Temperatur von 400 °C wesentlich schnel-
ler als der Austenit eines CMnSi-TRIP Stahls (1,4 % Si, 0,04 % Al). Bei einer Abkiihlung auf
Raumtemperatur liegt dann jedoch in beiden Werkstoffen ein vergleichbarer Austenitgehalt
von ca. 6,5 % vor.

Eine reale Beschreibung der Gefligeumwandlung beim Schweillen gelingt jedoch nur unter
Einbeziehung von relevanten Autheiz- und Abkiihlraten sowie unter Verwendung von Zeit-
Temperatur-Umwandlungs-(ZTU-) Schaubildern. Amirthalingam [114] und Zhao et al. [116]
untersuchten den Einfluss des Metallschutzgasschweillens (MSG Schweiflen) und des Laser-
strahlschweiflens auf den Austenitgehalt in der WEZ und dem Schweillgut. So wurde beim
MSG Schweillen sowohl fiir einen CMnSi-TRIP Stahl als auch ein CMnAI-TRIP Stahl in der
WEZ ein deutlicher Abfall des Austenitgehaltes ermittelt. Allerdings zeigt Amirthalingam
[114], dass in der Region der WEZ bei der der Werkstoff auf eine Temperatur von etwa
800 °C erwarmt wird ein Anstieg des Austenitgehaltes auf nahezu Grundwerkstoffniveau
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auftritt. Dies resultiert aus der bei dieser Temperatur (a +y Bereich) auftretenden Kohlen-
stoffanreicherung des Austenits und der damit bedingten Stabilisierung des Austenits.

Im Gegensatz zur WEZ wird fiir das Schweiflgut (geschweiit wurde ohne Zusatzwerkstoff,
d.h. das Material wurde lediglich aufgeschmolzen) ein materialabhéingiges Verhalten beo-
bachtet. So wird fiir den CMnSi-TRIP Stahl eine Reduktion des Austenits um etwa 20 % -
30 % im Vergleich zum Grundwerkstoff nachgewiesen [114]. Hingegen konnte fiir den
CMnAI-TRIP Stahl aufgrund der Anreichung des sich aus der Schmelze ausbildenden o-
Ferrits mit Aluminium ein deutlich geringerer Austenitgehalt (Reduktion um ca. 60 %) ermit-
telt werden [114]. Die Anreicherung mit Aluminium tiber 1,15 % flihrt zu einer Stabilisierung
des o-Ferrits, so dass dieser nicht in Austenit umwandeln kann, wodurch folglich der
Austenitgehalt im SchweiBlgut reduziert wird. Vergleichbare Ergebnisse wurden von
Kapustka et al. [117] bei Gleeble-Versuchen an einem CMnAI-TRIP Stahl unter Beriicksich-
tigung der Dilatationskurve ermittelt.

Den Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit auf die Austenitausbildung zeigt die Arbeit von
Zhao et al. [116] durch den Vergleich des MSG-Schweilens mit den Laserstrahlschwei3ver-
fahren. Bedingt durch die um einen Faktor 10 hohere Abkiihlrate beim Laserstrahlschwei3en
fallt der Austenitgehalt in der WEZ nahezu linear ab und erreicht im SchweiB3gut lediglich ca.
40 % des Grundwerkstoffgehaltes.

Anzumerken ist, dass in den dargestellten Arbeiten zwar auf den Austenitgehalt nach der
Abkiihlung, jedoch nicht auf dessen Stabilitit eingegangen wird. So ist zu beriicksichtigen,
dass nur der metastabile Austenit durch seine Umwandlung in Martensit zu den vorteilhaften
mechanischen Eigenschaften von TRIP Stihlen beitragt.

2.3 Widerstandspunktschweifien von TRIP Stihlen

Das Widerstandspunktschweiflen ist u.a. aufgrund der hohen Automatisierbarkeit und der
geringen Schweillzeiten das dominierende Fiigeverfahren im Rohkarosseriebau. In Hinblick
auf den TRIP Stahl ist dabei der den Punktschweillprozess vorgelagerte Umformprozess des
zu fiigenden Bauteils von grofler Bedeutung. So erfolgt durch den Umformvorgang generell
eine plastische Verformung des Bauteils der ortlich zu einer y — ay Phasenumwandlung
fihren kann, siche auch Bild 2.8. Dabei ist zu beachten, dass die Flansche, d.h. die Bauteilbe-
reiche bei der durch das Widerstandspunktschweilen eine thermische bedingte
Gefiigednderung erfolgt, liberwiegend keine signifikante plastische Dehnung aufweisen.

0.25
[~ 0.20

= 0.15

Hauptforménderung

= 0.10

0.05
0.00

Flansch

Bild 2.8: Hauptformdnderung eines industriell umgeformten Automobilbauteils [118]
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2.3.1 Einfluss des Widerstandspunktschweillens auf die
Gefiigestruktur von TRIP Stihlen

Im vorangegangenen Kapitel wurde bereits die thermische Stabilitdt des Austenits diskutiert.
Bei einer schweilitechnischen Verarbeitung von TRIP Stidhlen wird jedoch nicht nur der
Austenitgehalt durch den auftretenden Temperaturzyklus beeinflusst sondern die gesamte
Mikrostruktur. So wird beim Widerstandspunktschweillen, bedingt durch die hohen Abkiihlra-
ten des Schweilligutes (1000 °C/s -5000 °C/s [119]), die fiir TRIP Stdhle charakteristische
Gefiigestruktur signifikant verdndert. Dabei werden im Vergleich zu konventionellen
Schmelzschwei3verfahren durch die stark lokalisierte Aufschmelzung eine ortlich eng be-
grenzte Warmeeinflusszone erzeugt.

Die Gefiigeausbildung in der SchweiBlinse wird im Wesentlichen durch die chemische Zu-
sammensetzung des Grundwerkstoffes und der Abkiihlgeschwindigkeit bestimmt [120]. Da
nach Bhadeshia und Svennsson [121] die kritische Abkiihlrate zur Ausbildung von Martensit
bei TRIP Stdhlen zwischen 45 °C/s und 150 °C/s liegt, besteht die Mikrostruktur der
SchweiBlinse aus einem dendritischen Erstarrungsgefiige mit iiberwiegend Martensitanteilen
[122]. Dies bestitigen metallographische Untersuchungen an widerstandspunktgeschweif3ten
TRIP Stihlen [123]. Dabei entsteht, bedingt durch den hohen Kohlenstoffgehalt von TRIP
Stéhlen, ein vergleichsweise harter Martensit. Demzufolge weisen TRIP Stdhle im Fiigebe-
reich wesentlich héhere Hartewerte auf als Automobilstidhle mit vergleichbarer Grundwerk-
stofffestigkeit [119], [124]. Durch die lokal stark abweichenden Maximaltemperaturen und
Abkiihlraten ist fiir die WEZ eine differenzierte Betrachtung erforderlich, siehe Bild 2.9. So
liegen bei Regionen nahe der Schweillinse deutliche hohere Temperaturen und Abkiihlraten
vor als bei Regionen nahe dem Grundwerkstoff. Anzumerken ist, dass sich das temperatur-
spezifische Materialverhalten der TRIP Stidhle grundsitzlich nicht von dem konventioneller
Stihle unterscheidet.

Grundwerkstoff WEZ Schweilllinse
‘i
[ ~— | |

.

| — |

300°C 500°C 700°C 900°C 1530°C 1300°C 1100°C 700°C 500°C 300°C

Bild 2.9:  Beispiel eines Temperaturfeldes beim Widerstandspunktschweifen nach [125]

Bild 2.10 zeigt schematisch den Temperaturverlauf beim Widerstandspunktschweiflen [120]
und stellt ihn in Zusammenhang mit dem Zustandsschaubild eines CMnAI-TRIP Stahl dar.
Dabei ist zu beriicksichtigen, dass industriell eingesetzte TRIP Stihle im Allgemeinen einen
Kohlenstoffgehalt von maximal 0,2 % aufweisen. Zur Erldauterung der in der WEZ auftreten-
den Gefligeausbildung ist dariiber hinaus in Bild 2.11 ein Zeit-Temperatur-
Umwandlungsschaubild (ZTU)-Schaubild fiir einen CMnAI-TRIP Stahl nach [126] darge-
stellt.
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Bild 2.10:  a) Schematische Darstellung des Temperaturzyklus beim Widerstandspunktschweifsen
[120]; die unterschiedlichen Temperaturbereiche sind: 1 vollstindige Schmelzung, 2 unvollstindiges
Schmelzen, 3 Uberhitzungs- und Grobkornzone, 4 Normalisierungszone, 5 unvollstindiges
Umbkristallisieren, 6 Anlasszone, b) Zustandsschaubild nach [114]
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Bild 2.11: ZTU Schaubild mit Hértewerten eines CMnAI-TRIP Stahls nach [126]

Die tg/s-Zeit, also die Zeit die bei der Abkiihlung zwischen 800 °C und 500 °C vorliegt, kann
in Zusammenhang mit dem ZTU Schaubild eine Prognose der Gefiigezusammensetzung
ermdglichen. Generell filhren dabei geringe tgs-Zeiten, wie sie beim Widerstandspunkt-
schweillen auftreten, zu einem grofleren Anteil von Martensit im Schweifligut und folglich zu
einer groBBeren Hirte im Filigebereich. Zu beachten ist, dass die Vorhersage des Gefiiges nach
dem Schweilprozess nur bedingt moglich ist, da beim Schweilen und insbesondere beim
Widerstandspunktschweiflen Bedingungen vorliegen, die durch konventionelle ZTU-
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Diagramme nicht erfasst werden [127]. Fiir eine préazisere Prognose der Gefiigestruktur nach
dem Schweillen sind Schweil3-ZTU Diagramme erforderlich, die jedoch fiir TRIP Stdhle in
der Literatur nicht vorliegen.

Den Einfluss eines Temperaturzyklus beim Schweillen mit hohen Aufheiz- und Abkiihlraten
auf die Mikrostruktur von TRIP Stidhlen beschreibt Zhao et al. [116] wie folgt:

= Bei Erwidrmung zwischen ca. 1000 °C (A3 - Temperatur) und der Schmelztemperatur
(Zone 1-3 in Bild 2.10a) wird die mehrphasige Gefiigestruktur vollstandig aufgelost. So
entsteht unterhalb des Schmelzpunktes Austenit mit, abhidngig vom der Legierungszu-
sammensetzung (insb. Al), Anteilen an Ferrit. Bei der nachfolgenden schnellen Abkiih-
lung entsteht tiberwiegend Martensit sowie lediglich ein geringer Gehalt an Bainit und
Austenit  [128].  Zusidtzlich  tritt  eine  Kornvergroberung  auf.  Diese
Gefligezusammensetzung kann auch durch die Auswertung der ZTU Schaubild von
TRIP Stidhlen bestdtigt werden, siehe Bild 2.10c. Gegeniiber dem Grundwerkstoff
werden wesentlich hohere Hirtewerte erreicht.

=  Durch eine Erwdrmung auf eine Temperatur zwischen A; (ca. 700 °C) und Aj (ca.
1000 °C) (Zone 5 und 4 in Bild 2.10a)', wobei A; den Beginn der Umwandlung von
Ferrit in Austenit und As; das Ende dieser Umwandlung kennzeichnet, wird die
Gefiigestruktur von TRIP Stihlen ebenfalls signifikant verdndert. Bedingt durch die
relativ hohen Abkiihlraten beim Widerstandspunktschweiflen entsteht hier eine
ferritisch-bainitisch-martensitische Gefligestruktur mit nur geringen Austenitanteilen.
Der hier ausgebildete Martensit kann aufgrund eines Anlasseffektes eine geringere
Hirte aufweisen als in der SchweiBlinse. Eine fiir Widerstandspunktschweifverbindun-
gen typische geringe KorngroBe in der WEZ [129] ist auch fiir TRIP Stéhle zu beobach-
ten [123], [128]. Die Hartewerte in diesem Bereich liegen oberhalb des Grundwerk-
stoffniveaus.

= FEine Wirmebehandlung auf Temperaturen zwischen ca. 400 °C (Beginn des
Austenitzerfalls) und 700 °C (A, - Bereich 5 in Bild 2.10a) fiihrt zu einem Zerfall des
Austenits in Ferrit und Karbid, wéhrend der urspriingliche Ferrit- und Bainitanteil
weitestgehend unverdndert bleibt, siche auch [110], [112] [113]. Nach dem Abkiihlpro-
zess liegt somit eine ferritisch-bainitische Gefiigestruktur mit geringen Austenitanteilen
vor. Die Hérte ist geringfiigig groBer als des Grundwerkstoffs.

*  Unterhalb von ca. 400 °C tritt keine signifikante Anderung der Gefiigestruktur auf.

Zu beriicksichtigen ist, dass die 0.g. Aussagen sich vereinfacht auf Temperaturen beziehen die
dem Zustandsschaubild nach [114] bzw. dem ZTU Diagramm nach [126] entnommen wur-
den. Diese Schaubilder gelten aber nicht fiir eine schnelle Erwdrmung/Abkiihlung wie sie
beispielsweise beim Schweillen auftreten. Fiir eine prézise Betrachtung der Vorgidnge beim
Autheizen und Abkiihlen unter Beriicksichtigung hoher Aufheiz- und Abkiihlraten wéren
Zeit- Temperatur- Austenitisierungsschaubilder (ZTA-Schaubilder) bzw. Schwei-ZTU
Diagramme erforderlich [130], die jedoch fiir TRIP Stihle derzeit nicht vorliegen. Zur Ermitt-
lung der real vorliegenden A.-, Ag-Temperatur sowie der Ms-Temperatur, insbesondere

' Die hier angegebenen A; und A;-Temperaturen wurden aus einem ZTU Diagramm entnommen und gelten
daher nicht fiir hohe Aufheizraten wie sie beim Schweilen auftreten.
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wihrend eines schnellen Aufheiz- und Abkiihlprozesses, konnen z.B. dilatometrische Mes-
sungen [117], [131], [132] oder die Einsensor-Differenz-Thermoanalyse [133] genutzt wer-
den.

Bei der Gesamtbetrachtung der Literatur ist festzustellen, dass keine systematische Analyse
zur Gefligestruktur hinsichtlich des Anteils sowie der Verteilung und Stabilitit des Restauste-
nit in der WEZ und der Schweilllinse von widerstandspunktgeschweifiten TRIP Stidhlen
vorliegt. Weiterhin finden sich keine Angaben zu den Umwandlungstemperaturen A.; und A
bei vergleichsweise hohen Aufheizraten wie sie beim Widerstandspunktschweiflen auftreten
konnen. Unter Beriicksichtigung der Darstellungen zum Grundwerkstoft (insb. TRIP-Effekt)
konnen jedoch der Austenitgehalt und die Austenitstabilitdt fiir das Festigkeits- und Deh-
nungsverhalten von Punktschweillverbindungen prinzipiell von Bedeutung sein.

2.3.1 Mechanisch-technologischen Eigenschaften von Widerstands-
punktschweiflverbindungen aus TRIP Stahl

Die Ermittlung der mechanisch-technologischen Eigenschaften von Widerstandspunkt-
schweiverbindungen ist fiir die sichere Auslegung von Bauteilen und Baugruppen im Rohka-
rosseriebau von wesentlicher Bedeutung. Dabei kann grundsétzlich zwischen den lokalen
mechanischen Eigenschaften, die sich aus dem Temperaturzyklus beim Schweilen und der
chemischen Zusammensetzung ergeben, und den globalen, d.h. fiir das Bauteil bzw. die
Schwei3verbindung giiltigen mechanischen Kennwerten, unterschieden werden, Bild 2.12.

WEZ Schweildlinse

Globale mechanische Kennwerte

- Scherzugfestigkeit
(max. ertragbare Kraft)

- Verlangerung der Probe unter
Belastung

- Ermudungsfestigkeit

- Dynamische Festigkeit

Lokale mechanische Kennwerte
der SchweiRlinse und der WEZ
- Harte, E-Modul

- FlieRgrenze

- Zugfestigkeit

- Verformungsfahigkeit

Bild 2.12: Differenzierung zwischen lokalen und globalen mechanischen Kennwerten von Wider-
standspunktschweiffverbindungen

Generell unterscheiden sich die Einflussfaktoren auf die globalen mechanischen Kennwerte
von widerstandspunktgeschweif3ten TRIP Stdhlen nicht von denen konventioneller Wider-
standspunktschwei3verbindungen aus ein- oder zweiphasigen Werkstoffen. Die wichtigsten
EinflussgrofBen sind nach [134], [135]:
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= Gefligeausbildung in der Fiigestelle, = Zweiblech / Mehrblechverbindung,
= Haérte der WEZ und der Schweilllinse, = Anzahl/Abstand der Schweillpunkte
= SchweiBpunktdurchmesser, und

= Dicke der iiberlappten Blechteile.

Ein wichtiges Hilfsmittel zur Sicherstellung der Qualitdt von Widerstandspunktschwei3ver-
bindungen ist die Analyse des Tragverhaltens durch die Ermittlung definierter Festigkeits-
kennwerte unter quasi-statischer Belastung. Um reproduzierbare Aussagen zum Festigkeits-
verhalten von Widerstandspunktschweiflverbindungen zu erhalten, wird hdufig die Scherzug-
priifung verwendet [136], [137]. Die wichtigsten KenngroBen sind die Scherzugfestigkeit und
die Verlangerung der Probe. Dabei erlaubt die Scherzugfestigkeit eine quantitative Beschrei-
bung des Festigkeitsverhaltens von Punktschweilverbindungen. Hingegen koénnen durch die
Analyse der Verldngerung der Probe lediglich qualitative Aussagen zum Verformungsverhal-
ten ermittelt werden [137]. TRIP Stihle weisen dabei eine deutlich héhere Scherzugfestigkeit
auf als andere hochfeste Stihle vergleichbarer Grundwerkstofffestigkeit [138].

Fiir die konstruktive Auslegung von Bauteilen sind im Allgemeinen die ertragbaren Spannun-
gen und Dehnungen erforderlich. Diese konnen aufgrund der Geometrie von Scherzugproben
(Uberlappverbindung) und des daraus resultierenden mehrachsigen Spannungszustandes [139]
[140] nicht ohne erheblichen Aufwand ermittelt werden. Bild 2.13 fasst zur Verdeutlichung
die auftretenden Krifte im Scherzugversuch zusammen.

a) F1 b) sz c)

\ Spannungen in Langsrichtung der Probe

7

Spannungen in Blechdickenrichtung
Druckspannungen

; — »F 2
"0
—
Zugspannungen

i 4
Bild 2.13: a) und b) Beanspruchung von Punktschweifiverbindungen im Scherzugversuch (F1 < F2)

[141], ¢) Spannungen am Schweifipunkt in Lingsrichtung der Probe und in Blechdickenrichtung nach
[142]
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Demnach erfolgt mit ansteigender Last zundchst eine Ausrichtung der Bleche und des
Schweillpunktes auf der Kraftwirkungslinie und eine Rotation des Schweillpunktes um den
Winkel ¢. Durch diese Rotation entsteht neben der Scherkraft F, eine Koptkraft | im Bereich

der Fiigestelle, die mit zunehmendem Rotationswinkel ansteigt [140]. Somit wirkt in der
SchweiBlinse iiberwiegend eine Scherzugkraft, wihrend am Ubergang WEZ/Grundwerkstoff
eine iiberlagerte Scher- und Kopfbelastung auftritt [141] (Bild 2.13b), wobei die Einzellbleche
einer Zugkraft (A) ausgesetzt sind. Adib und Jeong [142] ermittelten mittels FE-Simulation
die Spannung in Léngsrichtung und Dickenrichtung einer Scherzugprobe, siche Bild 2.13d,
wobei ersichtlich wird, dass die Spannungen am Kerbbereich am héchsten sind.

Untersuchungen von Crostack [143] sowie Chandel und Garber [144] zeigen weiterhin, dass
die Scherzugfestigkeit maBgeblich durch die in der WEZ vorliegende Gefiigestruktur bzw.
durch die mechanischen Eigenschaften der WEZ bestimmt wird. So fiihrt ein Gefiige mit
hoher Hirte (z.B. Martensit) zu einer héheren Scherzugfestigkeit als weichere Gefiige (z.B.
Bainit, angelassener Martensite).

Da das Festigkeits- und Bruchverhalten von Punktschweilverbindungen wie dargestellt
wesentlich durch die Gefiigestruktur und die mechanischen Eigenschaften der Schweiflinse
und der WEZ bestimmt wird, kann in Hinblick auf TRIP Stihle die Beriicksichtigung des fiir
den TRIP-Effekt mafigeblichen Restaustenitgehaltes und der Restaustenitstabilitét in diesen
Bereichen bedeutsam sein. Jedoch zeigt die Literaturauswertung [122], [123], [138], [145],
dass zum Einfluss dieser Parameter auf das Festigkeits- und Bruchverhalten widerstands-
punktgeschweiiter TRIP Stdhle keine Ergebnisse vorliegen.

Die Charakterisierung und Prognose des Versagensverhaltens von Punktschweiflverbindungen
unter verschiedenen Belastungsarten ist fiir die sichere Auslegung im Rohkarosseriebau
ebenfalls von groBer Bedeutung. Da die Ermittlung von experimentellen Kennwerten hin-
sichtlich der Spannungsverteilung durch die Probengeometrie nicht ohne erheblichen Auf-
wand zu realisieren ist, werden hierfiir hdufig numerische Simulationsmodelle verwendet.
Radakovic und Tumuluru [146] entwickelten ein vereinfachtes 3D-FE Modell zur Analyse
des Bruchverhaltens von PunktschweiBverbindungen unter der Annahme eines homogenen
Werkstoffverhaltens in der gesamten Scherzugprobe. Fiir die Bewertung des Bruchverhaltens
wurde u.a. die Verformungsfahigkeit herangezogen. Sommer [147] entwickelte ein 3D-FE-
Modell zur Vorhersage des Verformungs- und Versagensverhaltens im Crashfall unter Einsatz
von Materialparametern der WEZ und der Schwei8linse. Untersuchungen von Nielson [148]
beziehen sich auf die Analyse des Bruchverhaltens und der Vorhersage der maximalen Belas-
tungen bei unterschiedlichen Probengeometrien. Dabei wurde u.a. das Dehnungsverhalten im
Ausknopfbruch qualitativ dargestellt. Lin et al. [149] sowie Pan und Sheppard [150], entwi-
ckelten auf Basis der plastischen Dehnung im Bereich der Fiigestelle 2D- und 3D-Modelle zur
Charakterisierung des Versagensverhaltens von Punktschweillverbindungen unter zeitlich
verdnderlicher Belastung.

Mazzaferro et al. [151] erstellten FE-Simulationsmodelle fiir Kopf- und Scherzugproben die
mittels Riihrreibpunktschweiflen hergestellt wurden. Die Autoren analysierten die Span-
nungsverhéltnisse an der Fiigestelle und stellten die Kraft-Verldngerungskurven gegeniiber.
Dabei wurden relative groBBe Abweichungen zwischen Experiment und Simulation festge-
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stellt. Weiterhin konnte durch das Fehlen eines Versagenskriteriums das Bruchverhalten nicht
analysiert werden. Die Literaturauswertung [152], [153], [154], [155], [156] zeigt weiterhin,
dass liberwiegend die experimentell bestimmten Kraft-Verlangerungskurven als Vergleichs-
kriterium zur Bewertung der FE-Simulationsmodelle verwendet werden. Anzumerken ist
jedoch, dass dadurch ausschlieBlich das globale Verhalten verglichen wird und lokale Kriteri-
en wie das Dehnungsverhalten keine Berticksichtigung finden.

Aus den o.g. Untersuchungen wird deutlich, dass neben dem Festigkeitsverhalten auch das
Dehnungsverhalten von Punktschweilverbindungen insbesondere fiir die numerische Simula-
tion eine erhebliche Bedeutung besitzt. Dariiber hinaus wird es in dieser Arbeit als
Vergleichkriterium fiir die Bewertung der FE-Simulation genutzt. Im Folgenden wird daher
detaillierter auf das Dehnungsverhalten eingegangen.

2.3.1.1  Dehnungsverhalten von Widerstandspunktschweifiverbindungen

Das Dehnungsverhalten von Widerstandspunktschwei3verbindungen wird mafgeblich durch
die Interaktion der Spannungsverhidltnisse am Schweilpunkt sowie durch die
Gefiigeausbildung bzw. die mechanischen Eigenschaften der WEZ, der SchweiBllinse und des
Grundwerkstoffes bestimmt. Erste Ansédtze zur Bestimmung der lokalen Dehnungen im
Bereich des Schweillpunktes erfolgt mittels Dehnungsmessstreifen (DMS), die an der Ober-
fliche der Probe in verschiedenen Bereichen der Schwei3verbindung angebracht wurden
[157], [158], [159]. Untersuchungen von Sakai et al. [158] an einer Scherzugprobe aus einem
Tiefziehstahl bei verschieden hohen Belastungen zeigen, dass die maximale Oberflachendeh-
nung in Zugrichtung nicht im Schwei3punkt, sondern 3 mm - 4 mm von der Schweilllinsen-
grenze entfernt vorliegt. Weiterhin konnte nachgewiesen werden, dass zu Beginn der Mes-
sung fiir den Bereich der maximalen Dehnung (4 mm von der Linsengrenze entfernt) zunichst
eine negative Dehnung (Stauchung) auftritt. Bei zunehmender Belastung und damit verbun-
dener Ausrichtung der Probe (siehe Bild 2.13) wird die Dehnung positiv und steigt exponenti-
ell an, Bild 2.14a.

a) 3000 b) 6000
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0 4 8 12 252015 1,0 0,5 0,0 -05-1,0-15-2,0-25
Kraft in kN Dehnung, %o -
Bild 2.14: Dehnungsverhalten von einschnittigen Widerstandspunktschweifiverbindungen aus ver-
schiedenen niedriglegierten Stihlen im Scherzugversuch a) KBCF45 [158], b) Tiefziehstahl [159], die

Lage der DMS ist schematisch wiedergegeben
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Birkel [159] zeigte mittels ReiBBlack und DMS an einem widerstandspunktgeschweiliten
Tiefziehstahl den Zusammenhang zwischen der dufleren Kraft und den resultierenden Ober-
flichendehnungen fiir verschiedene Bereiche und Richtungen am SchweiBpunkt, siehe Bild
2.14b. Zum einen konnte dadurch festgestellt werden, dass sich die Verformungszone mit
zunehmender Kraft ausweitet. Zum anderen konnte nachgewiesen werden, dass bei einer
Kraft von > 2 kN sowohl ,,oberhalb® des Schweillpunktes (Messstelle 1, Bild 2.14b) als auch
,unterhalb® des Schweilpunktes (Messstelle 2, Bild 2.14b) positive Dehnungen in Zugrich-
tung auftreten.

Neben dem Einsatz von DMS eignet sich fiir die Ermittlung von Dehnungen in 6rtlich eng
begrenzten (Schweil3-)Zonen die optische Dehnungsmessung. Fabrégue et al. [160] zeigten
beispielsweise fiir laserstrahlgeschweifite punktférmige Schweiflverbindungen, dass mittels
dieser Technik sowohl die Dehnungen im Schweigut als auch in der WEZ bei einwirken
einer dulleren Belastung quantifiziert werden konnen. Zusétzlich wurden diese Ergebnisse in
numerische Simulationsmodelle als Referenzdaten integriert. Zum Dehnungsverhalten von
Widerstandspunktschwei3verbindungen unter Verwendung von optischen Dehnungsmessun-
gen liegen derzeit nur wenige aussagekriftige Ergebnisse vor. In [161] erfolgt an Wider-
standspunktschweilverbindungen der Vergleich von optischen Dehnungsmessungen mit
Ergebnissen aus numerischen Simulationen. Dabei konnte eine relativ gute Ubereinstimmung
der Ergebnisse festgestellt werden. Lei et al. [162] ermittelten Dehnungsfelder fiir einen
widerstandspunktgeschweifiten Dualphasenstahl. Dabei zeigte sich, dass im Bereich der
Kerbe eine Dehnungskonzentration auftritt, wihrend die Schweilinse nahezu unverformt
bleibt. Weiterhin konnte nachgewiesen werden, dass die Oberflichendehnung am Ubergang
WEZ/Grundwerkstoff am gréfiten ist. Die optischen Dehnungsfeldmessungen wurden an-
schlieBend als Referenzdaten flir numerische Simulationen verwendet.

Die Literaturauswertung verdeutlichen zum einen, dass keine systematischen Untersuchungen
zum Dehnungsverhalten von Widerstandspunktschweillverbindungen mittels optischer Deh-
nungsmessung insbesondere an TRIP Stidhlen vorliegen. Zum anderen zeigt sich, dass solche
Messungen grundsétzlich als Eingangs- und Referenzdaten fiir numerische Simulationen des
Versagensverhaltens dienen konnen.

2.3.1.2 Lokale mechanisch-technologische Kennwerte von Widerstandspunkt-
schweillverbindungen

Die Kenntnis des Festigkeits- und Bruchverhaltens sowie des Dehnungsverhaltens sind wich-
tige Faktoren fiir den industriellen Einsatz von Punktschwei3verbindungen. Wie oben darge-
stellt sind dabei die Gefiigeausbildung und die mechanischen Kennwerte des Grundwerkstof-
fes sowie insbesondere der Schweillinse und der WEZ von iibergeordneter Bedeutung. Die
mechanischen Kennwerte des Grundwerkstoffes lassen sich vergleichsweise einfach durch
Zugversuche ermitteln. Die Herausforderung liegt daher vielmehr bei der Bestimmung der
lokalen mechanischen Kennwerte der WEZ und der Schwei8linse. Grundsitzlich besteht auch
fiir diese Bereiche die Moglichkeit Miniaturzugproben herauszuarbeiten. Jedoch ist diese
Methode relativ aufwendig und aus fertigungstechnischen Griinden fiir Punktschweiflverbin-
dungen nur eingeschrinkt anwendbar. Tao et al. [163], [164] verwendeten Miniaturzugproben
in Kombination mit optischen Dehnungsmessungen um die mechanischen Kennwerte der
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WEZ und der Schweilllinse eines Dualphasenstahles (HCT600X) zu ermitteln. Die Ergebnisse
dieser Untersuchungen sind in Bild 2.15 zusammenfassend dargestellt.
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Bild 2.15: Wahre Spannungs- Deh-
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Bild 2.16: Wahre Spannungs-Dehnungskurven der
WEZ und des Schweifigut fiir einen Dualphasen-
stahl (HCT600X) nach [147]

(HCT600X) nach [164]

Weiterhin wiesen Tao et al. [164] nach, dass der lokale E-Modul fiir die drei Bereiche der
Fiigestelle (GW, WEZ, Schweilllinse) konstant auf einen Niveau zwischen 190 GPa und
240 GPa liegt.

Die lokalen mechanischen Kenndaten des WEZ koénnen auch durch Simulation der
Gefligestruktur bestimmt werden. So erzeugte Sommer [147] fiir einen Dualphasenstahl
(HCT600X) durch spezielle Warmebehandlungsprozeduren (Gleeble-Versuche) Zugproben
mit Eigenschaften des Schweiflgutes und der WEZ. Die ermittelten wahren Spannungs-
Dehnungskurven der WEZ und des Schweiflgut sind Bild 2.16 aufgezeigt. Ein Vergleich mit
den Ergebnissen von Tao et al. [164] zeigt eine relativ gute Ubereinstimmung fiir die WEZ
und das Schweiflgut (Abweichung < 20 %). Fiir den in dieser Arbeit verwendeten TRIP Stahl
HCT690T wurden von KieBling et al. [165] ebenfalls durch Gleeble-Versuche die mechani-
schen Eigenschaften sowohl der SchweiBllinse als auch der WEZ iiber einen weiten Tempera-
turbereich bestimmt, sieche Bild 2.17. Anzumerken ist, dass die Abkiihlgeschwindigkeiten der
jeweiligen Proben nicht angegeben wurden.

Zuniga und Sheppard [166] ermittelten durch speziell préparierte widerstandspunktge-
schweillte Einblechproben (gekerbte Zugproben) die wahren Spannungs-Dehnungskurven fiir
zwel Bereiche der WEZ. In Hinblick auf die mechanischen Kennwerte der WEZ verdeutlicht
diese Arbeit jedoch, dass fiir die WEZ durch die dargestellten Methoden lediglich Ergebnisse
mit eingeschrinkter Aussagekraft ermittelt werden kdnnen. So ist aufgrund des hohen Hiérte-
gradienten in der WEZ davon auszugehen, dass die lokalen Spannungs-Dehnungskurven,
abhingig vom Abstand zum Schweilllinsenrand, wesentlich stérker variieren als dargestellt.
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Bild 2.17: Technische Spannungs-Dehnungskurven nach Erwdrmung auf unterschiedliche Spit-
zentemperaturen fiir den TRIP Stahl HCT690T [165]

In verschiedenen Arbeiten [139], [166] wird zur Beschreibung der lokalen mechanischen
Kennwerte der einzelnen Bereiche der Punktschweilverbindung der Zusammenhang der
Hirte und der Festigkeitskennwerte (Rpo2, Rm) verwendet. Die Hérte, welche sehr lokal und
vergleichsweise einfach zu ermitteln ist, stellt somit eine weitere Mdglichkeit dar, lokalisiert
die mechanischen Eigenschaften der Punktschweillverbindung zu bestimmen. Dabei kdnnen
neben dem beispielsweise in [166], [167] ermittelten empirischen Zusammenhang zwischen
der Hérte und den Festigkeitskennwerten auch aus dem mechanischen Verhalten des Werk-
stoffes im Eindringversuch die Festigkeitskennwerte abgeleitet werden. Das Potential dieser
Methode fiir die verschiedenen Bereiche von Schweillverbindungen ist z.B. in [168], [169]
aufgezeigt. Chung et al. [170] bestimmte durch die numerische Simulation des Eindringver-
haltens wahre Spannungs-Dehnungskurven fiir das Schweillgut und verschiedene Bereiche
der WEZ fiir eine mittels MSG-Schweilen gefiigte Verbindung aus einem Dualphasenstahl
(HCT600X). Fiir die WEZ konnten hier deutlich aussagekriftigere Ergebnisse gewonnen
werden als durch die Arbeiten von [164] und [147]. Rao et al. [171] bestimmte durch Einsatz
der Software ,,Indent-Analyser wahre Spannungs-Dehnungskurven fiir Reibrithrschweil3ver-
bindungen aus Aluminium aus Eindringversuchen. Der Vergleich der Ergebnisse mit Minia-
turzugversuchen fiir das SchweiBgut und den Grundwerkstoff zeigte relativ gute Uberein-
stimmungen. Fiir Widerstandspunktschweillverbindungen liegen hingegen kaum aussagekraf-
tige Ergebnisse vor. Lediglich Kong et al. [172] ermittelten durch die numerische Simulation
des Eindringverhaltens die wahren Spannungs- Dehnungskurven der WEZ und des Schweil3-
gutes fiir einen niedriglegierten Stahl.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass prinzipiell verschiedene Methoden existie-
ren die lokalen Eigenschaften von Widerstandspunktschweiflverbindungen zu ermitteln,
jedoch derzeit keine Untersuchungsergebnisse zu widerstandspunktgeschweif3ten TRIP Stéh-
len vorliegen.
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3 Versuchsdurchfithrung

Im Fokus dieser Arbeit stehen zum einen der Einfluss des Temperaturzyklus beim Wider-
standsschweiflen auf den Austenitgehalt und die Austenitstabilitdt von TRIP Stahl. Fiir diese
Aspekte werden sowohl in-situ als auch ex-situ Messungen mittels hochenergetischer
Synchrotronstrahlung durchgefiihrt. Zum anderen werden aufbauend auf diesen Untersuchun-
gen die resultierenden lokalen mechanischen Kennwerte der gesamten Fiigezone durch An-
wendung verschiedener Methoden bestimmt und in numerische Simulationen implementiert.
SchlieBlich erfolgt die Bewertung der Ergebnisse durch die Gegeniiberstellung der Ergebnisse
von FE-Simulationen mit dem real vorliegenden Bauteilverhalten. Die im Rahmen dieser
Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen sind in Bild 3.1 zusammenfassend dargestellt.

Analyse des Austenitgehaltes und -stabilitat Untersuchung der thermischen Stabilitit des Austenits
fiir den Grundwerkstoff

; ¢

in-situ Messungen der Phasenumwandlung in-situ Messungen der Phasenumwandlung
und der Phasenspannungen im simulierten Schweil-Temperaturzyklus
im einachsigen Zugversuch

ex-situ Messungen der Phasenumwandlung
nach einem simulierten Temperaturzyklus

:

Einfluss des simulierten Temperaturzyklus auf die mechanischen Eigenschaften

Ermittlung der wahren Spannungs-Dehnungs-Kurven
im einachsigen Zugversuch mittels
3D Verformungsanalyse

Einfluss des realen Temperaturzyklus beim Widerstandspunktschweien
auf den Austenitgehalt und die lokalen mechanischen Eigenschaften

ex-situ Messungen des Austenitgehaltes an einer realen
PunktschweiRverbindung mittels EBSD

Bestimmung der lokalen mechanischen Kennwerte der Fugestelle
durch instrumentierte Eindringpriifung
sowie 3D Verformungsanalyse im Zugversuch

Bestimmung des lokalen Dehnungsverhaltens einer PunkschweiRverbindung im
Scherzugversuch durch 3D Verformungsanalyse
(Vergleichmessung flr die numerischen Simulationsmodelle)

Implementierung der lokalen mechanischen Kennwerte in
numerische Simulationsmodelle

|

Analyse des Bruchverhaltens, des Kraft-Verldngerungs- sowie des
Kraft-Dehnungsverhaltens

Grundlegende Kenntnis des Einflusses eines schweiBadhnlichen
- Temperaturzykluses auf die Phasenumwandlung, den Austenitgehalt
und die resultierenden mechanischen Kennwerte

Bild 3.1:  Darstellung des Versuchsprogramms und des methodischen Vorgehens
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3.1 Versuchswerkstoff

Fiir die Charakterisierung des Umwandlungsverhaltens und der Analyse von lokalen mecha-
nischen Kennwerten im Fiigebereich wird ein verzinkter kaltgewalzter CMnAI-TRIP Stahl
(Werkstoffnummer 1.0947) mit einer Blechdicke von 1 mm verwendet. Der genutzte TRIP
Stahl, im Folgenden als HCT690T bezeichnet, ist hochfest, gut kaltumformbar und besitzt
aufgrund seines relativ hohen Kohlenstoffgehaltes nur eine bedingte Schweifleignung. Ein
Auszug der durch Funkenspektralanalyse ermittelten chemischen Zusammensetzung ist in
Tabelle 3.1 dargestellt, eine Auflistung der mechanischen Kennwerte nach DIN EN 10336
[173] ist in Tabelle 3.2 zu finden.

Tabelle 3.1: Auszug der mittels Funkenspektralanalyse bestimmten chemischen Zusammensetzung in
in Gew.-%

C Mn Cr Al Si Ni Cr P Mo Fe CEVin?

022 17 002 125 0,09 0,022 0,022 0,0115 <0,01 Rest 0,51

Tabelle 3.2:  Mechanische Kennwerte fiir den TRIP Stahl HCT690T nach DIN EN 10336 [173]

Rpo,2 in Rn, in MPa Ago in % Kaltverfestigungsexponent
MPa (Mindestwert) (Mindestwert) n-Wert (Mindestwert)
430 bis 550 690 23 0,18

Von Bedeutung ist weiterhin, dass dieser TRIP Stahl in einem unverformten Ausgangszustand
vorliegt. Nach [118] sind groBBe Teile der Flansche von Bauteilen der Rohkarosserie haufig
lediglich elastisch verformt, so dass hier keine signifikante Reduzierung des urspriinglichen y-
Gehaltes vor dem eigentlichen Punktschweillprozess erfolgt. Demzufolge kann durch Nut-
zung eines unverformten TRIP Stahl Grundwerkstoffes die Entwicklung des Austenitgehaltes
in der WEZ auch in Hinblick auf das reale Bauteilverhalten weitestgehend abgebildet werden.
Zustandsschaubilder fiir CMnAI-TRIP Stihle mit jeweils einer chemischen Zusammenset-
zung, die der des in dieser Arbeit verwendeten CMnAI-TRIP Stahls vergleichbar ist, konnen
Bild 3.2 und Bild 3.3 entnommen werden. Ein ZTU Schaubild nach [126] ist in Bild 2.11
gezeigt.

? International Institute of Welding, CEV = %C + %Mn/6 + (%Cu + %Ni)/15 + (%Cr + %Mo + %V)/5
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Bild 3.2:  Zustandsschaubild fiir einen CMnAI-TRIP Stahl mit einer dem o.g. Untersuchungswerk-
stoff vergleichbaren chemischen Zusammensetzung [114]
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Bild 3.3:  Zustandsschaubild fiir einen CMnAI-TRIP Stahl mit einer dem o.g. Untersuchungswerk-
stoff vergleichbaren chemischen Zusammensetzung bei variablem Aluminiumgehalt [117]

3.2 Experimentelle Versuchsdurchfithrung

3.1.1 Metallographie und Mikrobereichsanalyse

Zur Bestimmung der Gefiigestruktur und insbesondere des Austenitgehaltes wird in dieser
Arbeit die Farbniederschlagsitzung nach Klemm angewendet (siche [174]). Bei dieser Atzme-
thode erfolgt die Farbung der anodischen, a-Bereiche (Ferrit: blau/braun, Bainit: dunkel-
braun), wihrend die y-Bereiche ungefdrbt, d.h. weil}, erscheinen. Der Austenitgehalt wird
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schlieBlich durch die Ermittlung der Flachenanteile bestimmt. Anzumerken ist, dass aufgrund
der geringen Potentialdifferenz zwischen Austenit und Martensit keine eindeutige Unterschei-
dung dieser Gefiigebestandteile mdglich ist.

Zur Bewertung der Austenitmorphologie und der Austenitkorngrof8e im Grundwerkstoff wird
die Transmissionselektronenmikroskopie (TEM) verwendet. Zusétzlich erfolgt eine qualitati-
ve Bewertung der Korngro3e und Kornorientierung im Grundwerkstoff und in der WEZ einer
Widerstandspunktschwei3verbindung aus o.g. TRIP Stahl mittels der EBSD-Technik
(Electron backscatter diffraction). Die TEM-Analysen erfolgen fiir die in Bild 3.4 dargestell-
ten Bereiche einer bis zum Versagen belasteten Zugprobe. Die EBSD-Untersuchungen an der
Widerstandspunktschweillverbindung werden fiir den in Bild 3.5 markierten Bereich durchge-
fiihrt.

TEM

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

Bild 3.4: Schematische Lage der Messstel-  Bild 3.5: Lage des Messbereiches fiir die EBSD Analy-

len an einer Zugprobe fiir die TEM- Analy-  sen an einer realen Widerstandspunktschweif3-

sen verbindung aus den o.g TRIP Stahl, Linsendurchmesser
entsprach 5 mm

Die Ermittlung der Hértewerte fiir die Widerstandspunktschweillverbindung erfolgt unter
Verwendung der Vickers-Hartepriifung gemall DVS Merkblatt DVS 2916-4 [175] bei einer
Kraft von 4,903 N (HVO0,5).

3.1.2 Mechanisch-technologische Priifung

3.1.2.1 Zugversuche und Scherzugpriifung

Fiir die in-situ Phasenanalyse im Zugversuch sowie fiir die Zugproben aus den Ofen-/
Gleeble-Versuchen werden hydraulische Zugmaschinen verwendet. Die Zugpriifung erfolgt
einheitlich mit einer Priifgeschwindigkeit von 0,01 mms™ bei Raumtemperatur. Fiir die

29



qualitative Bewertung der Phasenumwandlung wird ein stufenartiger Zugversuch genutzt, bei
dem zunichst kraftgeregelt (elastischer Bereich) und anschlieend weggeregelt (plastischer
Bereich) gearbeitet wird, detaillierter wird hierauf in Kap. 3.1.4.1 eingegangen.

Die verwendeten Probengeometrien sind zusammenfassend in Bild 3.6 wiedergegeben. Fiir
die in-situ Phasenanalyse im Zugversuch sowie fiir die Ofenversuche wurde die Geometrie
nach Bild 3.6a verwendet. Die zweifache Taillierung erfolgte mit dem Ziel unterschiedliche
Spannungs-/Dehnungsverhiltnisse in der Probe zu erzeugen. Um moglichst hohe Abkiihlraten
bei den Gleeble-Versuchen zu gewihrleisten, wurde eine abweichende Geometrie nach Bild
3.6b genutzt. Durch die breiten Spannbereiche kann die Warme effektiver aus der Probe in die
Einspannvorrichtung der Gleeble-Anlage abgefiihrt werden.

a) | ] b) ]
o
[qV]
/\)@0
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Bild 3.6:  Probenformen fiir die Zugpriifung a) ex-situ/in-situ Versuche b) Gleeble-Versuche

Die in dieser Arbeit dargestellten Ergebnisse der Zugpriifung werden iiberwiegend in Form
der wahren Spannung bezogen auf die wahre Dehnung dargestellt. Dabei erfolgt die Ermitt-
lung der wahren mechanischen Kennwerte durch den in Gleichung 3.1 und Gleichung 3.2
[176] beschriebenen Zusammenhang:

o,=0(l+¢) 3.1

p=1In(l1+¢) 32

Dabei entsprechen o und ¢ der technischen Spannung bzw. der technischen Dehnung. Zu
beachten ist, dass fiir die Auswertung der Zugversuche einheitlich die GleichmaBBdehnung
bzw. die wahre Spannung bei Erreichen der GleichmaBdehnung als Vergleichskriterien ge-
nutzt wird.
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Basierend auf den wahren Spannungen und Dehnungen kann der Kaltverfestigungsexponent
(n-Wert) wie folgt bestimmt werden:

n_dlnaw 33
dIng

Um Referenzdaten fiir die mechanischen Kennwerte von Widerstandspunktschwei3verbin-
dungen zu erhalten, werden Scherzugversuche in Anlehnung an DIN EN ISO 14323 [177]
durchgefiihrt. Die Scherzugpriifung wird genutzt, da sie die am héufigsten in der Praxis
angewendete zerstorende Priifmethodik zur quantitativen Bewertung der Festigkeit von
Punktschweifverbindungen ist [136], [137]. Die hierfiir verwendete Probengeometrie ist in
Bild 3.7 dargestellt. Fiir die Herstellung der Schweilproben wurde eine Roboterschweillzange
(C-Zange) mit servo-motorischer Krafterzeugung im MF-DC Betrieb verwendet. Die verwen-
deten SchweiB3parameter sind in Tabelle 3.3 wiedergegeben. Die Schweillparameter werden
dabei so gewihlt, dass ein Punktdurchmesser von 5 mm vorliegt.

175
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Bild 3.7:  Probenform fiir die Scherzugversuche einer Widerstandspunktschweifsverbindung

Tabelle 3.3:  Schweifiparameter und Elektrodenkappe zur Herstellung der Scherzugproben mit einem
Punktdurchmesser von Smm

Elektrodenkraft Schweillstrom SchweiBzeit Vor-/Nachhaltezeit Elektrodenkappe
in kN in kA in ms in ms

3,5 7,20 260 60/ 100 F 6 (Arbeitsfliche 5 mm)

Um eine zuverldssige Ermittlung der wahren und der technischen Dehnungskennwerte mit
hoher Ortsauflosung im Zugversuch sowie im Scherzugversuch zu gewdhrleisten, werden
optische Dehnungsfeldmessungen mit dem ARAMIS-System durchgefiihrt. Der Versuchsauf-
bau ist in Bild 3.8 schematisch fiir den Scherzugversuch dargestellt.
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Bild 3.8:  Versuchsaufbau fiir die Dehnungsfeldanalyse, links: Ausschnitt einer Probe mit Deh-
nungsfeld

Die Berechnung des lokalen Dehnungsverhaltens erfolgt dabei durch Auswertung eines vor
der Messung auf der Probenoberfliche aufgetragenen stochastischen Musters. Hierzu wird das
unverformte Ausgangsmusters mit dem fiir den jeweiligen Messzeitpunkt spezifischen ver-
formten Muster verglichen und aus den ortlichen Verdnderungen die resultierenden Oberfli-
chendehnungen der Proben bestimmt. Die Stereobildaufnahmen ermdglichen eine dreidimen-
sionale Auswertung des Verformungsverhaltens. Durch eine spezielle Anlagenkonfiguration
bei der ein Spiegelsystem genutzt wird, kann dabei sowohl die Vorderseite als auch die Riick-
seite der Probe analysiert werden.

Fiir die Charakterisierung des Dehnungsverhaltens der Scherzugproben und der Zugproben
wurde einheitlich die Dehnung in Zugrichtung (x-Richtung, Bild 3.8) & bzw. ¢y ermittelt. Die
an unbelasteten Proben ermittelte Messabweichung des Systems betrug dabei weniger als
*0,2 %. Die Untersuchungen erfolgten bei einer Messrate von 1 Hz.

Um die mittels der optischen Dehnungsfeldanalyse bestimmten Ergebnisse der Scherzugpro-
ben fiir geringe Dehnungen zu verifizieren, werden zusétzlich Messungen mittels Dehnungs-
messstreifen (DMS) durchgefiihrt. Die DMS werden in den Bereich der maximalen Dehnung,
d.h. oberhalb des Schweillpunktes (Punkt7 in Bild 3.9), positioniert. Die Ermittlung der
lokalen Dehnung erfolgt mit einer Messrate von 1000 Hz, bei einer Scherzuggeschwindigkeit
von 0,01 mm s”'. Anzumerken bleibt, dass aufgrund der relativ groen Messfliche des DMS
(ca. 4 mm x 6 mm) nicht gewiéhrleistet werden konnte, dass ausschlieBlich der Bereich der
maximalen Dehnung erfasst wird.
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Bild 3.9:  Lokale Dehnungsmessungen mittels DMS; links Ausschnitt mit der Lage des DMS

3.1.2.2 Instrumentierte Eindringpriifung

Fiir die Ermittlung der lokalen Spannungs-Dehnungskurven fiir den Bereich der WEZ und der
Schweilllinse wird die instrumentierte Eindringpriifung herangezogen. Im Rahmen dieser
Priifung erfolgt ein zyklisches Eindringen eines kugelférmigen Diamant-Priifkorpers (Radius
200 pm) in die Probenoberfliche (Querschliff) einer PunktschweiBverbindung mit einem
Linsendurchmesser von 5 mm, siehe auch Bild 3.10.

Grundwerkstoff WEZ Schweillinse

Bild 3.10:  Querschliff einer mittels instrumentierter Eindringpriifung analysierten Widerstands-
punktschweifiverbindung aus dem o.g. TRIP Stahl, Punktdurchmesser = 5 mm
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Durchgefiihrt werden die Versuche mit einem Zwick-Hértemesssystem, ausgestattet mit
einem 200 N Hartemesskopf. Die im Hartemesskopf integrierte Eindringtiefenmesseinrich-
tung hat eine Messauflosung von 20 nm. Um reprisentative Ergebnisse zu erzielen, erfolgen
die Eindringversuche sowohl in der Schweillinse und der WEZ als auch vergleichend in dem
Grundwerkstoffbereich. Der Abstand zwischen den Eindriicken betragt jeweils 400 um. Bild
3.11 zeigt exemplarisch den Kraft-Zeit a) und den Kraft-Weg-Verlauf b) wihrend des Ein-
dringversuches.

a) 10— LI— b) 100 T T T T T T T T

Karft in N
Kraft in N

L L 1 L L L L L L
0 250 500 750 1000 1250 1500 0 5 10 15 20 25

Zeitins Eindringtiefe in um

Bild 3.11: a) Kraft-Zeit-Verlauf und b) Kraft-Weg-Verlauf (Messpunkt in der Schweiflinse) bei der
instrumentierten Eindringpriifung

Die Auswertung der Messergebnisse des Eindringversuches erfolgt unter Nutzung der Soft-
ware ,,Indent-Analyser” auf Basis neuronaler Netze. Eine detaillierte Beschreibung zu den
neuronalen Netzen und dem genutzten visko-plastischen Werkstoffmodell findet sich in [178].
Zu beachten ist, dass die neuronalen Netze lediglich bis zu einer Streckgrenze von 500 MPa
trainiert sind.

3.1.3 Thermisch behandelte Proben

Um die mechanischen Kennwerte sowie die Entwicklung des Austenitgehaltes im Bereich der
WEZ einer Widerstandspunktschweilverbindung ndherungsweise bestimmen zu koénnen,
werden durch eine gezielte Wiarmebehandlung Zugproben mit modifizierter Gefiligestruktur
hergestellt. Da die im WiderstandspunktschweiBprozess auftretenden hohen Aufheiz- und
Abkiihlraten nicht durch eine einzelne Methodik nachgestellt werden konnten, werden zur
Analyse hoher Autheizraten Gleeble-Versuche genutzt. Zur Bewertung hoher Abkiihlraten
erfolgen Ofenversuche mit Abschreckung der Proben in Eiswasser.

Die Gleeble-Versuche werden mit einem Gleeble 3500-System von Dynamic Systems durch-
gefiihrt. Mit dieser Anlage werden die in Bild 3.6b dargestellten Zugproben geregelten und
definierten Aufheiz- und Abkiihlzyklen unterzogen, die mit einem Thermoelement tiberpriift
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werden. Fiir die in dieser Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen werden die Proben mit
einem Heiztransformator mit einer Autheizgeschwindigkeit von ca. 1200 °C/s erwiarmt. Die
Wirmeableitung erfolgt anschlieBend iiber die Spannbacken ohne eine aktive Kiihlung. Die
Proben befinden sich wihrend der Messungen in einer geschlossenen Arbeitskammer, welche
zuvor evakuiert und mit dem Schutzgas Argon gespiilt wird. Da die Probenvorbereitung und
die Versuchsdurchfiihrung einen erheblichen Aufwand bedeuten, werden lediglich zwei
Proben mit einer Spitzentemperatur von 1200 °C bzw. 500 °C realisiert. Diese Temperaturen
werden gewdhlt, da sie die jeweiligen Randbereiche der Schweilllinse (Bereich nahe der
SchweiBllinse und Bereich nahe dem Grundwerkstoff) abbilden. In diesen Versuchen werden
zusitzlich die Wirmedehnungen als Funktion der Abkiihlgeschwindigkeit, so genannte
Dilatometerkurven, sowohl fiir den Aufheiz- als auch fiir den Abkiihlprozess ermittelt. Basie-
rend auf den Wiarmedehnungen werden die o — y Phasenumwandlungen sowie eine mogliche
vy — oy hinsichtlich ihrer Starttemperaturen in Anlehnung an [117], [131], [132] analysiert.
Zur Ermittlung der a — y Phasenumwandlungen wurde zusitzlich die Einsensor-Differenz-
Thermoanalyse nach [133] genutzt. Bei diesem Verfahren werden Festphasenumwandlungen
anhand der Verdnderungen der Steigung dT/dt eines gemessenen Temperaturverlaufs auf-
grund der Phasentransformation quantifiziert. Dabei wird die Verdnderung der Steigung dT/dt
gegeniiber einem umwandlungsfreien Referenztemperaturzyklus durch Differenzbildung
bestimmt. Als Referenzfunktion wird in dieser Arbeit eine lineare Interpolation des gemesse-
nen Temperaturverlaufs genutzt.

Um die in den Gleeble-Versuchen nicht realisierbaren hohen Abkiihlraten zu erhalten, werden
zusitzlich Ofenversuche durchgefiihrt. Hier werden die in Bild 3.6a dargestellten Zugproben
zunichst in einem Infrarotofen (Juve H-Mat 221) mit vergleichsweise geringer Aufheizrate
(< 50/s) erwdrmt. Durch das nachfolgende Abschrecken in Eiswasser konnen dann die ange-
strebten hohen Abkiihlraten erzeugt werden. Die vorliegenden Spitzentemperaturen und
Abkiihlraten werden durch Messungen mittels Thermoelementen (Messrate 100 Hz), welche
im taillierten Bereich der Proben angebracht werden, dokumentiert. Um eine mdglichst
umfangreiche thermische Simulation der WEZ von Widerstandspunktschwei3verbindungen
zu gewdhrleisten, werden in Anlehnung an Bild 2.9 vier unterschiedliche Spitzentemperaturen
(500 °C, 700 °C, 900 °C und 1200 °C) gewahlt.

Um reale Temperaturzyklen, wie sie beim Widerstandspunktschweillen auftreten, als Ver-
gleichsdaten fiir die thermisch simulierten Zugproben zu ermitteln, wird die Simulationssoft-
ware Sorpas (Version 6.0°) verwendet. Als Eingangsdaten fiir die Simulation werden die o.g.
SchweiBlparamter genutzt. Als Grundwerkstoff wurde ein CMnAI-TRIP Stahl verwendet.
Dadurch konnen das Temperaturfeld sowie die Temperaturverldufe in verschiedenen Regio-
nen der Schweil3verbindung bestimmt werden.

Die einer Wirmebehandlung unterzogenen Zugproben werden sowohl hinsichtlich ihrer
mechanischen Kennwerte als auch insbesondere beziiglich des Austenitgehaltes und dessen
Stabilitdt  ausgewertet.  Hierfir ~ werden  rontgenographische = Methoden  sowie
metallographische Verfahren (Farbniederschlagsdtzung nach Klemm) verwendet.

? http://www.swantec.com/SORPAS.php
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3.1.4 In-situ und ex-situ Phasenanalyse mittels rontgenographischer
Methoden

Um die prinzipiellen werkstoftkundlichen Vorgénge beim Autheizen und Abkiihlen in Hin-
blick auf die Austenitausbildung analysieren zu kdnnen, eigenen sich neben der Einsensor-
Differenz-Thermoanalyse, die jedoch nur eine qualitative Methode darstellt, insbesondere
Beugungsmethoden. Diese ermdglichen eine in-situ Beobachtung des Phasenumwandlungs-
verhaltens sowohl qualitativ als auch quantitativ. Im Rahmen dieser Arbeit wurde zur quanti-
tativen Bewertung der y — a-Phasenumwandlung in Abhéngigkeit von der Temperatur bzw.
dem Belastungszustand iiberwiegend die energiedispersive Synchrotronbeugung genutzt. Die
Untersuchungen erfolgten an der Materialforschungsbeamline EDDI (engl. Energy Dispersive
Diffraction) am Helmholtz-Zentrum Berlin (HZB).

Bei Beugungsexperimenten (Synchrotron- / Rontgenstrahlung) fiihrt die Wechselwirkung der
elektromagnetischen Wellen mit den Elektronen des Metallgitters zur Beugung, d.h. zur
Anderung der Strahlenrichtung. Voraussetzung ist dabei, dass der Abstand der Gitterlinien des
Beugungsgitters in der Grolenordnung der Wellenldnge der auftreffenden Wellen liegt. Die
von den einzelnen Atomen ausgehenden gebeugten Wellen interferieren miteinander. Kommt
es nun zu einer sogenannten konstruktiven Interferenz der gebeugten Wellen entsteht ein
Messsignal in Beobachterrichtung. Durch die Nutzung eines geeigneten Detektors konnen
diese Strahlungsanteile in Form von Beugungsspektren sichtbar gemacht werden [179].

Die Analyse der Werkstoffphasen sowie der phasenspezifischen Spannungen erfolgt generell
auf Basis der Bragg-Gleichung, die als notwendige Bedingung fiir eine konstruktive Interfe-
renz vorliegt:

nA=2-d,, -sin®,, 3.4

Demnach liegt ein Messsignal dann vor, wenn die Strahlwegdifferenz zweier an benachbarten
Netzebenen reflektierter Wellen ein ganzzahliges Vielfaches n der Wellenldange A ist. Die
Indizes hkl (Millersche Indizes) charakterisieren dabei die jeweiligen Netzebenen im Kristall-
gitter wihrend d der Netzebenenabstand ist. Bei der winkeldispersiven Messung (Anregung
mit Energie einer konstanten Wellenldnge) erfolgt die Detektierung der jeweiligen Werkstoff-
phasen (Netzebenen) mittels des Bragg-Winkels ®. Dieser ist charakteristisch fiir jede Netz-
ebene im Kristallgitter. Den Netzebenen konnen dann die jeweiligen Werkstoffphasen (a-, y-
Phase) zugeordnet werden.

Die im Rahmen dieser Arbeit genutzte energiedispersive Synchrotronbeugung erlaubt die
Bestimmung des gesamten Beugungsspektrums durch die Nutzung weiller
(polychromatischer) Strahlung. Aus dem Zusammenhang:

h-c 1

= : 3.5
2-sm0®, E,,

hkl

wobei der Beugungswinkel ® konstant ist, folgt, dass sich die aus der konstruktiven Interfe-
renz ergebende Energie charakteristisch fiir die jeweiligen Netzebenen / Beugungslinien und
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somit Werkstoffphasen ist [179]. Bild 3.12 zeigt exemplarisch das Beugungsspektrum eines

TRIP Stahls mit den jeweiligen energiespezifischen Netzebenen.
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Bild 3.12:  Beugungsspektrum des o.g. TRIP Stahls unter einem 20-Winkel von 10,3° (eigene Unter-

suchung)

Auf Grundlage der Beugungsspektren konnen die Austenitgehalte nach der Methode der
Intensitéitsverhdltnisse berechnet werden, siehe Gleichung 3.6. Demnach kann der Volumen-
anteil der a-Phase aus dem Verhiltnis der Integralintensititen® I, und I, der jeweiligen Netz-
ebenen (hkl) unter Einbeziehung eines Proportionalititsfaktors entsprechend [180] ermittelt

werden.

V,= !
1+ Ra(hkl) Iy(hkl)
Ry(hkl) I a(hkl)
R = I,(An(Aym|F,pe v u (DA

mit:

Io(A) — Intensitdt des Primérstrahls

n(») — Effizienz des Detektorsystems

m— Multiplikationsfaktor

Fo— Strukturfaktor

¢ M — Temperaturfaktor (M nach [181] ermittelt)
v—  Volumen der Elementarzellen

p(X) — linearer Absorptionskoeffizient

A—  Wellenldnge

* Fliche unter dem jeweiligen Intensititspeak

3.6

3.7
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Unter der Annahme, dass ausschlieBlich Gefiige mit kubisch-raumzentrierter und kubisch-
flichenzentrierter Struktur vorliegen, ergibt sich der Volumenteil des Austenits (im Folgenden
als Austenitgehalt bezeichnet) nach Gleichung 3.8:

vV, =1-V, 3.8

Fiir eine detaillierte Analyse der spannungsunterstiitzten- bzw. dehnungsinduzierten y — -
Umwandlung werden dariiber hinaus die phasenspezifischen Spannungen bei unterschiedli-
cher Belastung unter Nutzung der sin“y-Methode nach [182] ermittelt. Grundlage fiir diese
Berechnung ist die aus der mechanischen Spannung resultierende Verdnderung des
Netzebenenabstandes dy. Werden die Netzebenenabstinde dy bei unterschiedlichen Nei-
gungswinkeln y ermittelt und gegen das Quadrat des Sinus des Neigungswinkels y aufgetra-
gen, kann aus der Steigung der entsprechenden Regressionsgeraden die vorliegende Spannung
je Phase ermittelt werden [179]. Die Berechnung der phasenspezifischen Spannungen erfolgte
dabei unter Nutzung eines von der Materialforschungsbeamline EDDI bereitgestellten Soft-
waretools. Die sowohl fiir die Ofenexperimente als auch die Zugversuche genutzten Mess-
und Auswerteparameter fiir die in-situ Bestimmung der Phasenumwandlung sind in Tabelle
3.4 zusammenfassend wiedergegeben.

Tabelle 3.4  Mess- und Auswerteparameter fiir die Bestimmung der Phasenanteile

Primarstrahl 0,5 x 0,5 mm?
Sekundirstrahl 0,1 x 5 mm? (dquatorial x axial)
Beugungswinkel 20 =12° (Ofenversuch, thermisch
behandelte Zugproben)
20 = 10,3° (Zugversuche, Schweillprobe)
Messmodus Reflektion: (Ofenproben, thermisch behandelte
Zugproben)

Transmission: (Zugproben, Punktschweillverbindung)
Beugungslinien (Zugver- Ferrite: 110, 200, 211, 220, 310, 321

such, SchweiBlprobe) Austenite: 111, 200, 220, 311, 222
Beugungslinien (Ofenver- | Ferrite: 110, 200, 211

such, thermisch Austenite: 111, 200, 220, 311

behandelte Zugproben)

Zidhlzeit 8 s / Spektrum (Ofenversuche - kontinuierlich)

30 s / Spektrum (Ofenversuche - stufenartig)
60 s / Spektrum (Zugproben, Schweillprobe)
Kalibrierung Wolframpulver

Die Bewertung der Austenitstabilitit des untersuchten TRIP Stahls erfolgt durch die Analyse
der Kinetik der y — ay-Phasenumwandlung, durch den in Gleichung 2.1 beschrieben Zu-

sammenhang (Kap. 2.2.2.1, [75]). Durch die Gegeniiberstellung von LN fiir den hier
4 70

untersuchten TRIP Stahl mit den berechneten Werten aus Literaturangaben erfolgt schlieBlich

eine fundierte Bewertung der Austenitstabilitét.
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3.1.4.1 In-situ-Phasenanalyse im Ofenversuch

Um die thermisch bedingte Phasenumwandlung quantitativ erfassen zu koénnen, werden in-
situ Untersuchungen mittels Synchrotronstrahlung durchgefiihrt. Dabei kommen zwei unter-
schiedliche Temperaturzyklen zum Einsatz. So erfolgen zum einen Aufheizversuche, bei
denen mit einer Autheizrate von 500 °C/min in der in Tabelle 3.5 und Bild 3.13 dargestellten
Art die Probe stufenartig auf unterschiedliche Temperaturen erwdarmt wird. Diese Ofenversu-
che werden einheitlich an Flachproben (50 mm x 20 mm x 1 mm) im Reflektionsmodus
durchgefiihrt.

Tabelle 3.5: Aufheiz- und Abkiihlparameter fiir die in-situ Ofenversuche

Versuch | Aufheizen Abkiihlung
Stufenartig Kontinuierlich
Aufheizrate: effektive 20 °C/min Abkiihlrate: 250 °C/min
1 20°C — 300 — 350°C — 375°C —

400 °C - 425°C — ... =» 900 °C

) Kontinuierlich Kontinuierlich
Aufheizrate: 250 °C/min Abkiihlrate: 170 °C/min
3 Kontinuierlich Kontinuierlich
Aufheizrate: 100 °C/min Abkiihlrate: 170 °C/min
1000
800

stufenartige Erwarmung

600 ( kontinuierliche Erwarmung

400

Temperaturin °C

200

30s 8s Zeit > 8s 8s

Bild 3.13: Schematische Darstellung des Aufheiz- und Abkiihlprozesses fiir die in-situ Ofenversuche
und der Messzeit pro Spektrum

Fiir die Ermittlung des jeweiligen temperaturabhingigen Beugungsspektrums wurde eine
Haltezeit von 30 s fiir jede Temperaturstufe vorgegeben. Dariliber hinaus werden Beugungs-
messungen bei kontinuierlicher Temperaturerhdhung durchgefiihrt. Die Beugungsspektren
werden hier fortlaufend ermittelt. Fiir die zuverldssige Bestimmung von reprisentativen
Beugungsspektren wurde eine Messzeit von 8 s/Spektrum vorgegeben, sieche auch Bild 3.13.
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Die Abkiihlung erfolgte in beiden Versuchen kontinuierlich mit einer vorgegebenen Abkiihl-
rate von 500 °C/min bzw. 250 °C/min. Die Beugungsspektren werden im Abkiihlprozess
ebenfalls fortlaufend bestimmt. Fiir die Berechnung der Austenitgehalte werden die in Tab-
le 3.4 gezeigten Beugungslinien genutzt.

Um den Einfluss lokal stark unterschiedlicher Temperaturen, wie sie in der WEZ einer Wi-
derstandspunktschweillverbindung vorherrschen, auf den Austenitgehalt analysieren zu kon-
nen, werden in-situ Messungen bei unterschiedlichen Spitzentemperaturen durchgefiihrt. So
erfolgt die Ermittlung des Austenitgehaltes sowohl direkt bei 500 °C, 700 °C und 940 °C als
auch nach Abkiihlung auf Raumtemperatur, siche Tabelle 3.5 - Versuch 3. Dabei wird mit
einer Autheizrate von 100 °C/min die jeweilige Spitzentemperatur angesteuert und nach
Erreichen dieser mit einer vorgegebenen Abkiihlrate von 170 °C/min abgekiihlt.

Der Temperaturzyklus fiir die o.g. Ofenversuche wurde durch ein spezielles Heizsystem
(Antor Paar DHS 1100) erzeugt. Wihrend der Messung sind die Proben mittels zweier Me-
tallbiigel auf der Ofenplatte fixiert. Die Temperaturmessung erfolgte durch ein auf der Probe
befestigtes Thermoelement. Um eine Oxidierung der Proben wihrend des Versuchs zu ver-
meiden, wurde die Ofenkammer, welche durch eine Graphitkuppel von der Atmosphére
getrennt wurde, kontinuierlich mit Stickstoff gespiilt. Der Versuchsaufbau mit den Strahlen-
géngen sowie der Ofenkonstruktion ist in Bild 3.14 gezeigt.

Bild 3.14:  Versuchsaufbau fiir die in-situ Ofenversuche mit Darstellung des Strahlenganges und des
Ofens mit fixierter Probe

Die thermisch behandelten Proben (Gleeble-Proben / Ofenproben) werden ebenfalls im
Reflektionsmodus hinsichtlich des Austenitgehaltes mittels Synchrotronstrahlung analysiert.
Dazu wird die in Bild 3.14 dargestellte Versuchsanordnung genutzt, wobei die Gleeble-
Proben analog zu den Ofenproben befestigt werden. Die Austenitgehalte werden dabei nach
dem jeweiligen Temperaturzyklus sowie vergleichend nach der zerstérenden Priifung in dem
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in Bild 3.15 schematisch fiir die Zugproben dargestellten Messbereich ermittelt. Die Berech-
nung der Austenitgehalte erfolgt auf Basis der in Tabelle 3.4 angegebenen Beugungslinien bei
einer Zihlzeit von 60s. Anzumerken ist, dass fiir eine qualitative Bewertung des
Austenitgehaltes in  Abhdngigkeit von der Wairmbehandlung — zusétzlich  zur
Synchrotronstrahlung konventionelle Rontgenstrahlung (winkeldispersiv) genutzt wird. Die
Auswertung erfolgt durch Analyse der Peakintensitit der 200y-Netzebene.

nach Warme-
behandlung

nach Zug-
versuch

Messbereich

Messbereich

Bild 3.15: Schematische Lage des Messbereiches fiir die Bestimmung des Austenitgehaltes thermisch
behandelter Proben vor und nach dem Zugversuch, Messmodus: Reflektion

3.1.4.2 In-situ-Phasenanalyse im Zugversuch

Fiir die Quantifizierung des Phasenumwandlungverhaltens werden Flachzugproben mit der in
Bild 3.6 dargestellten Geometrie verwendet. Um den Bereich der Einschniirung bereits im
Vorfeld lokal zu definieren, werden zweifach
taillierte Zugproben genutzt. Fiir die in Bild
3.16 dargestellten Messbereiche (Z0 bis Z2)
werden die Austenitgehalte im Abhéngigkeit
von der globalen wahren Spannung und
wahren Dehnung ermittelt. Die wahren
Spannungen werden aus den in-situ Zugver-
such berechnet, wihrend die wahren Deh-
nungen aus dem Vergleich von in-situ und
ex-situ Zugversuch (Spannungs-
Verlidngerungskurven) abgeleitet werden. Die
Untersuchungen werden iiberwiegend fiir den

Messbereich Z0 prisentiert. Die Ergebnisse

Bild 3.16: Schematische Lage der Messpunkte fiir — fir die Messbereiche Z1 und Z2 werden
die Ermittlung des Austenitgehaltes, Messmodus:

Transmission

genutzt um die Homogenitit der y—ay
Phasenumwandlung innerhalb der Probe zu
bewerten.
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Die Analyse der y—oy Phasenumwandlung im Zugversuch erfolgt im Transmissionsmodus.
Dabei wird der gesamte Probenquerschnitt durchstrahlt, so dass das Beugungsspektrum
integrale Informationen aus dem gesamten Probenvolumen enthélt. In Bild 3.17 ist schema-
tisch der Strahlengang, die Messrichtung und das Messvolumen dargestellt. Zu beachten ist,
dass die Messrichtung der Phasenspannungen versuchsbedingt um 5° von der Zugrichtung
abweicht.

Zugrichtun%

Zugprobe
0,1 mm

Sekundarstahl

0,5 mm

Primarstrahl I

) Messvolumen
Messrichtung

~

Bild 3.17: Schematische Darstellung des Strahlenganges und des Messvolumens im Transmissions-
modus, die Messrichtung der Phasenspannungen liegt 5° verschoben zur Zugrichtung

Die Zugversuche werden stufenartig, d.h. mit Haltezeiten bei Erreichen einer spezifischer
Kraft bzw. Probenverldngerungen, durchgefiihrt. Nach der Messung des unbelasteten Proben-
korpers erfolgt zundchst eine Messung im elastischen Bereich nahe der Streckgrenze (kraftge-
regelt). Oberhalb der Steckgrenze wird die Probe stufenartig auf verschiedene Verldngerun-
gen gefahren (Al=0,5 mm, weggeregelt). Bei der jeweiligen Verldngerung wird ein Beu-
gungsspektrum (Zéhlzeit 60 s) ermittelt. Basierend auf der sin“y-Methode kénnen durch
Drehung der Probe um den Neigungswinkel y fiir jeden Lastschritt die vorliegenden Phasen-
spannungen ermittelt werden. Um eine statistisch abgesicherte Untersuchung der Phasenspan-
nung sowie der Phasenumwandlung zu erreichen, werden 11 unterschiedliche Neigungswin-
kel zwischen 0° und 90° herangezogen. Bild 3.18 zeigt den Versuchsaufbau fiir die in-situ-
Phasenanalyse mit dem Primér- und Sekundérstrahlengang sowie schematisch die Drehrich-
tung der Probe bzw. den Neigungswinkel y. Anzumerken ist, dass die Austenigehalte je
Laststufe im Zugversuch ebenfalls fiir diese 11 Neigungswinkel bestimmt werden.



/ "
Sekundarstrahl

Bild 3.18:  Versuchsaufbau fiir die in-situ Zugversuche (Messmodus: Transmission) und die Punkt-
schweiffverbindung

Fiir die Analyse des Austenitgehaltes einer Widerstandspunktschweif3verbindung aus dem
untersuchten TRIP Stahl HCT690T werden ex-situ Messungen mittels Synchrotronstrahlung
im Transmissionsmodus durchgefiihrt. Die Messungen erfolgen in der Schweilpunktmitte
sowie im Abstand von 2 mm, 3 mm und 5 mm zur SchweiBBpunktmitte. Bild 3.19 zeigt sche-
matisch die Lage der Messbereiche relativ zur Schweilinse und zur WEZ. Die Untersuchun-
gen werden unter einem Neigungswinkel von y = 0° durchgefiihrt.

Sekundarstrahl

Messvolumen

Primarstrahl

Bild 3.19: Schematische Lage des Strahlenganges und des Messvolumens fiir die Bestimmung des

Austenitgehaltes einer Punktschweiffverbindung mittels Synchrotronstrahlung; Messmodus.: Transmis-
sion
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33 Numerische Versuchsdurchfithrung

Aufbauend auf den durch die o.g. Prozeduren (Ofenproben, Eindringpriifung) experimentell
ermittelten mechanischen Kennwerten der WEZ und der Schweilinse wird eine numerische
Simulation eines Scherzugversuches mit Hilfe der FE-Software Ansys durchgefiihrt. Hierzu
wird ein FE-Modell entsprechend Bild 3.20 genutzt. Fiir Bereiche die das mechanische Ver-
halten der Scherzugprobe bestimmen und somit eine erhdhte Genauigkeit erfordern (Schweil3-
linse, WEZ, Uberlappbereich), werden rechteckige Elemente mit einer Elementkantenlinge
von 0,10 mm in der x-Ebene, 0,14 mm in der y-Ebene sowie 0,10 mm in z-Richtung verwen-
det. Mit zunehmendem Abstand zur WEZ-2 wird das Netz schrittweise auf eine Elementkan-
tenlédnge von 2,5 mm in der x-Ebene, 2 mm in der y-Ebene und 2,8 mm in z-Ebene gebracht.
Das genutzte Halbmodell besteht aus 87.522 Knoten und 63.168 Elementen. Um Konver-
genzprobleme zu vermeiden, wurde die SchweiBllinse nicht vollstindig vernetzt. Dies wird
aufgrund der dort wirkenden vernachléssigbar kleinen Dehnungen keinen signifikanten Ein-
fluss auf das Ergebnis der FE-Simulation haben.

A e
11 .
=

T T
Py S
i, i e L

Schweillinse Grundwerkstoff
WEZ-1
WEZ-2

Bild 3.20: FE-Modell einer Scherzugprobe mit Vernetzung und Darstellung der Probenbereiche die
eine Variation der Materialkenndaten zulassen, Halb-Modell mit 87522 Knoten und 63168 Elementen,
fiir die nachfolgenden Untersuchungen wurden die Materialkenndaten der WEZ-2 Zone variiert
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Das Modell wird im Bereich der Fiigestelle in drei separate Materialzonen gegliedert
(SchweiBllinse, WEZ-1 und WEZ-2). Héartemessungen an realen widerstandspunktgeschweil3-
ten TRIP Stahl zeigen, dass der Bereich der WEZ der sich nahe der SchweiBlinse befindet
vergleichbare Hirtewerte wie die Schweilllinse aufweist. Daher werden fiir die SchweiBllinse
und die WEZ-1 vereinfacht identische Materialkenndaten implementiert. Hierfiir wird die aus
den o.g. Prozeduren bestimmte wahre Spannungs-Dehnungskurve der Schweillinse verwen-
det. Um den Nutzen der aufwendig bestimmten wahren Spannungs-Dehnungskurve der realen
WEZ als Eingangsdaten fiir die FE-Simulation zu ermitteln, wurden drei Modelle mit variab-
len Kenndaten der WEZ-2 verglichen.

= Modell 1: Implementierung der wahren Spannungs-Dehnungskurve des
Grundwerkstoffes

= Modell 2: Implementierung der wahren Spannungs-Dehnungskurve der realen WEZ

= Modell 3: Implementierung der wahren Spannungs-Dehnungskurve der Schweil3linse

Eine Zusammenfassung der fiir die numerische Simulation der Scherzugprobe genutzten
Parameter zeigt Tabelle 3.6:

Tabelle 3.6: Darstellung der wichtigsten Parameter fiir die FE-Simulation

Parameter Erliauterungen
Elementtyp SOLID18S5 (tri-lineares Hexaederelement)
Verfestigungsverhalten isotrope Verfestigung
Verldngerung der Probe 1,8 mm
Materialkenndaten wahre Spannungs-Dehnungskurven des:
(elastisch-plastisches Werk- | - Grundwerkstoff: aus quasi-statischen Zugversuch
stoffverhalten) - WEZ/ SchweiBlinse: thermisch behandelte Zugproben,
instrumentierte Eindringpriifung an einer realen
Schweillprobe
Vereinfachungen/Annahmen | - Keine vollstindig vernetzte Schweil3linse
- Kerbgeometrien in Anlehnung an Querschliff
- Maschinensteifigkeit deutlich hoher als Probensteifigkeit.
- Symmetrie entlang der Probenlédngsachse (Halbmodell)
- Diskontinuierlicher Verlauf der Materialkenndaten der -
SchweiBlinse und WEZ

Die verwendeten Lagerungsbedingungen der Scherzugprobe sind in Bild 3.21 dargestellt.

T T

25 ‘ ‘

Bild 3.21: Lagerungsbedingungen der simulierten Scherzugprobe
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4 Ergebnisse

4.1 Charakterisierung des Grundwerkstoffes HCT690T

Das zentrale Ziel dieser Arbeit ist die Analyse des Einflusses eines Widerstandspunkt-
schweillprozesses auf die mechanischen Kennwerte sowie den Austenitgehalt und die
Austenitstabilitdt im Bereich der Fiigestelle am Beispiel des TRIP Stahls HCT690T. Um eine
quantitative Beurteilung zu gewihrleisten, erfolgt im nachstehenden Kapitel zunéchst die
Charakterisierung des Grundwerkstoffes hinsichtlich der o.g. Parameter.

4.1.1  Gefigestruktur

Die Gefiigestruktur des untersuchten TRIP Stahls HCT690T ist in Bild 4.1 dargestellt. Die
ferritischen Korner sind entsprechend [174] blau gefarbt, die bainitischen Koérner sind auf-
grund der Potentialdifferenz zum Ferrit (ca. 1,6 mV) braun gefarbt, wihrend der Austenit
weill erscheint. Zu beachten ist, dass mogliche martensitische Korner durch die geringe
Potentialdifferenz zwischen Martensit und Austenit nicht separat bestimmt werden konnten.
Jedoch ist der Anteil nach [22], [23] vergleichsweise klein und wird daher im Folgenden
vernachlédssigt. Aus den Gesamtflichenanteilen der einzelnen Gefiigephasen wird die
Gefligezusammensetzung zu ca. 50 % Ferrit, 35 % Bainit und 15 % Austenit bestimmt. Somit
liegt eine fiir TRIP Stdhle typische Mikrostruktur vor [22], [23]. Da die Phasenanteile auf
Grundlage von verschiedenen Querschliffen bestimmt wurden, ist eine gute Ubereinstimmung
der ermittelten Fldchenanteile zu den real vorliegen Volumenanteilen zu erwarten.

Austonit)

Y

Bild 4.1:  Gefiigeausbildung des TRIP Stahls HCT690T (Ferrit - blau, Bainit - braun, Austenit
weif3), Atzung nach Klemm
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Der Austenit ist inselformig (Blocktyp) an den Korngrenzen sowohl des Ferrits als auch des
Bainits angelagert. Die messbare Gro3e der Austenitkorner liegt dabei zwischen etwa 1 um
und 3 pm. Da der u. a. in [19] und [21] diskutierte lamellenartige Austenit zwischen den
Bainitlatten lichtmikroskopisch nicht erfasst werden konnte, wurden transmissionselektro-
nenmikroskopische Untersuchungen durchgefiihrt. In Bild 4.2 ist die Hellfeldabbildung eines
a-Korns (krz - Mikrostruktur) dargestellt. Wesentlich ist dabei, dass der lamellenartige Auste-
nit (dunkel) durch den hell-dunkel Kontrast zu erkennen ist. Diese Austenitbereiche haben
eine Breite von ca. 100 nm und eine Lange von deutlich {iber 500 nm.

Bild 4.2:  Hellfeldabbildung eines a-Korns aus dem unverformten Bereich einer Zugprobe mit
Darstellung des Austenits (siehe Bild 3.4)

Bild 4.3 zeigt die Hellfeldaufnahmen eines a-Korns aus dem stark verformten Bereich (¢ >
0,4) einer gepriiften Zugprobe. Deutlich sind lamellare Austenitkorner zu erkennen. Dartiber
hinaus konnten Austenitkdrner mit einer Korngrofle < 1 pm ermittelt werden, Bild 4.3b.

1/4
Zugprobe

1ol

P
{hohe Versetzuﬂ&sdi}:‘%lte)

A
Korngrenze

Bild 4.3:  Hellfeldabbildung aus dem verformten Bereich einer Zugprobe, a) zeigt austenitische und
martensitische Bereiche, b) zeigt Austenitkérner im Bereich einer Korngrenze

Da die Orientierung des Austenits, wie von Oliver [107] nachgewiesen, fiir die y — oy Pha-
senumwandlung von Bedeutung sein kann, ist in Bild 4.4 die mittels EBSD bestimmte Orien-
tierungsdarstellung (inverse Polfiguren) fiir die y-Phase in den {001}-, {101}- und {111}-
Gitterebenen aufgezeigt. Bei der Analyse der Polfiguren wird deutlich, dass die Poldichtever-
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teilung fiir die dargestellten Gitterebenen relativ homogen ist und folglich keine deutliche
Vorzugsorientierung (Textur) der Austenitkdrner vorliegt.

{001} U 101}

Bild 4.4:  Orientierungsdarstellung fiir die y-Phase in den {001}-, {101}- und {111}-Gitterebenen

4.1.2  Mechanisch-technologische Kennwerte

Da die optische Verformungsanalyse im Gegensatz zu Extensometermessungen sehr lokale
Messungen ermoglicht, konnen insbesondere fiir den Bereich oberhalb der Zugfestig-
keit / GleichmaBBdehnung (d.h. im Einschniirbereich) die tatsdchlich auftretenden Dehnungen
prazise erfasst werden. Bild 4.5 zeigt exemplarisch das Dehnungsfeld einer Zugprobe bei
unterschiedlichen Beanspruchungszustinden. Zu beachten ist, dass die Dehnungen in den
folgenden Betrachtungen immer in Zugrichtung (x-Richtung) und fiir den Bereich der Ein-
schniirung (maximale Dehnung) bestimmt werden. Die Gegeniiberstellung der aus einer
Dehnungsfeldmessung und einer konventionellen Messung mittels Extensometer nach be-
stimmten  wahren  Dehnungen  verdeutlicht, dass oberhalb der Zugfestig-
keit / GleichmaBBdehnung mit der Dehnungsfeldanalyse wesentlich gréof3ere Dehnungen ermit-
telt werden, Bild 4.6. Die wahre Dehnung in Zugrichtung wird im Folgenden als ¢ bezeichnet

0!7 T T T T T T T T T
0.344 m optische Dehnungsfeldmessung
0.6 o Extensometer

0.280 S o5l -
g) ] -
80240 & 5 :
I 2l E o4 - i
0200 3 [
G ® 03} i
fo.160 3 S
(0] = o i
0.120 .(c: 0,2

!0,080

0,1

(9]
X
=
7
g
[}
=}
N

012 @,,=02 ... =034 o 0,0 pg=™ .
675 MPa o, ., =985MPa  0.000 0 1 2 3 4 5 6 7 8 9
Verlangerung der Probe in mm

Bild 4.5: Dehnungsfelder einer ex-situ Zugprobe Bild 4.6: Vergleich der Ergebnisse der optischen

fiir verschiedene Belastungszustinde Dehnungsfeldmessung und der Messung mittels
Extensometer
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Die technische und die wahre Spannungs-Dehnungskurve des Versuchswerkstoffes HCT690T
ist in Bild 4.7 gezeigt. Die Dehngrenze liegt bei 410 MPa, die Zugfestigkeit erreicht einen
Wert von 710 MPa. Die Verformungsfahigkeit wird durch eine GleichmaB3dehnung von 0,32
und einer technischen Bruchdehnung von 0,35 charakterisiert. Eine ausgeprégte Streckgrenze
ist nicht zu erkennen. Die wahre Spannung o, liegt erwartungsgemil deutlich oberhalb der
technischen Spannung und erreicht im Maximum 1180 MPa, die wahre Bruchdehnung liegt
bei 61 %.

1200

1000 -~ —

800

600

400

200 H -
- - — = wahre Spannungs-Dehnungskurve

technische Spannungs-Dehnungskurve 7

0 . 1 . 1 . 1 . 1 . 1 . 1
0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7

Wahre Spannung / technische Spannung
in MPa

Wahre Dehnung / technische Dehnung

Bild 4.7:  Wahre und technische Spannungs-Dehnungskurve des untersuchten TRIP Stahls

Der fiir die Umformbarkeit bedeutende Kaltverfestigungsexponent n ist in Bild 4.8 gezeigt.
Der n-Wert steigt bis zu einer Dehnung von ca. 0,1 nahezu linear an und verbleibt dann bei
zunehmender Dehnung auf einem konstanten Niveau von ca. 0,3. Bemerkenswert ist, dass
kein Abfall des Kaltverfestigungsexponenten n bei hoheren Dehnungskennwerten auftritt.

1,0 : : : : — : : : :
09|
08 |-
o7
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Wahre Dehnung

Bild 4.8:  Kaltverfestigungswert (n-Wert) in Abhdngigkeit von der wahren Dehnung
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4.1.3 In-Situ Analyse der Phasenumwandlung unter quasi-statischer
Belastung

Die y — oy Phasenumwandlung wird im quasi-statischen Zugversuch quantifiziert. Um
aussagekriftige Ergebnisse zu erzielen, soll die Auswertung auf Basis der wahren Spannun-
gen und der wahren Dehnungen (optische Dehnungsfeldmessungen) erfolgen. Zu beachten ist
jedoch, dass die Methode der Dehnungsfeldmessung wihrend des Zugversuchs bei der Mes-
sung mittels Synchrotronstrahlung (in-situ Messung) nicht realisierbar war. Daher soll die
Moglichkeit einer Ubertragung der ex-situ im Zugversuch ermittelten wahren Spannungs-
Dehnungskennwerte (Dehnungsfeldmessung, Bild 4.7) auf die in-situ Zugversuche analysiert
werden. Bild 4.9 zeigt den aus dem jeweiligen Zugversuch ermittelten Zusammenhang zwi-
schen der technischen Spannung und der Verldngerung der Probe. Auffillig ist, dass im
unterbrochenen Zugversuch (in-situ) eine Spannungsrelaxation wihrend der Haltezeit auftritt.

a) 800 11T b) 800 — 11—
700 § 700
600 600

500 500

400 400
300 300

200 200

Technische Spannung in MPa
Technische Spannung in MPa

100 - 100

ol v v v e il ol .+ 1 A
o 1 2 3 4 5 6 7 8 9 o 1 2 3 4 5 6 7 8 9

Verlangerung der Probe in mm Verlangerung der Probe in mm

Bild 4.9:  Darstellung der Spannungs-Verldngerungskurve fiir die a) ex-situ und b) in-situ Zugver-
suche

Eine qualitative Bewertung der Phasenumwandlung im Zugversuch kann durch die Analyse
des Beugungsspektrums erfolgen. Bild 4.10a zeigt exemplarisch das Beugungsspektrum des
TRIP Stahls HCT690T im unbelasteten Zustand und bei Erreichen der Gleichmaf3dehnung
(Angabe erfolgt hier als wahre Dehnung). Die unbelastete Probe weist zwei unterschiedliche
Kristallgitterstrukturen auf, die kubisch-raumzentrierte (a-Phase) und die kubisch-
flichenzentrierte (y-Phase), wobei die austenitischen 111y-, 200y-, 200y- und 311y-
Beugungspeaks deutlich zu erkennen sind. Bei der belasteten Probe ist eine Abnahme des
Austenitgehaltes durch die signifikante Verringerung der Intensitdt der y — Beugungspeaks
feststellbar. Weiterhin ist unter Belastung eine Erhohung der 110a- und 220a-
Beugungsintensititen zu beobachten.
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Bild 4.10: Beugungsspektrum fiir den untersuchten TRIP Stahl bei unterschiedlichen Belastungen

Eine quantitative Analyse der y — ay Phasenumwandlung (siehe Kap. 3) in Abhéngigkeit von
der wahren Spannung und der wahren Dehnung ist in Bild 4.11 gezeigt. Dabei kennzeichnen
die Punkte P1 und P2 die Streckgrenze bzw. die Zugfestigkeit, d.h. globale Spannungs-
/Dehnungswerte. Im Ausgangszustand liegt ein Austenitgehalt von 16,5 % vor. Bei einer
Belastung unterhalb der globalen Streckgrenze (P1) ist keine Reduzierung des
Austenitgehaltes festzustellen, siche Bild 4.11b. Oberhalb der globalen Streckgrenze, d.h. bei
einsetzender plastischer Verformung, erfolgt unmittelbar die dehnungsinduzierte
martensitische Phasenumwandlung. Bis zur einer Dehnung von etwa 0,225 (P2) ist ein nahezu
linearer Abfall des Austenitgehaltes auf 10,5 % festzustellen. Eine weitere Erhohung der
Dehnung, auch oberhalb der GleichmaBBdehnung (P3), fiihrt zu keiner weiteren messbaren y
— oy Phasenumwandlung.
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Bild 4.11: a) Entwicklung des Austenitgehaltes im in-situ Zugversuch und aus den ex-situ Zugversu-

chen iibertragene wahre Spannungs-Dehnungskurve, b) Detailausschnitt bei geringen Dehnungen, die
Austenitgehalte werden iiber 11 Neigungswinkel gemittelt
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Die Gegeniiberstellung der globalen wahren Spannungen und der phasenspezifischen wahren
Spannungen in Abhingigkeit von der wahren globalen Dehnung zeigt Bild 4.12. Im unbelas-
teten Ausgangszustand liegt in der a-Phase (Ferrit/Bainit/Martensit) eine geringe Zugeigen-
spannung (20 MPa) vor, wihrend in der y-Phase Druckeigenspannungen (80 MPa) vorliegen.
Bei Beanspruchung unterhalb der globalen Streckgrenze (P1) liegt die phasenspezifische
Spannung der a-Phase um den Betrag der Differenz der Eigenspannungen oberhalb der v-
Phase. Die phasenspezifische Streckgrenze liegt fiir die a-Phase bei ca. 400 MPa wihrend fiir
die y-Phase eine Streckgrenze zwischen 550 MPa und 700 MPa zu erwarten ist. Oberhalb der
globalen Streckgrenze findet das so genannte ,,load shearing™ statt, so dass in der y-Phase bei
gleicher globaler Dehnung eine deutlich héhere Spannung vorliegt als in der a-Phase (Fer-
rit/Bainit/Martensit). Die globale wahre Spannung liegt bis zum Erreichen der Gleichmafdeh-
nung (P3) stets zwischen den phasenspezifischen Spannungen. Oberhalb von P3 néhert sich
die Spannung der Austenitphase der wahren globalen Spannung an, wobei zu beriicksichtigen
ist, dass die Streuung stark zunimmt.
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Bild 4.12: Wahre Spannungs-Dehnungskurve (ex-situ) und Phasenspannungen fiir die y-Phase und
die a-Phase in Abhdngigkeit von der wahren Dehnung

Um die Homogenitit der in Bild 4.11 dargestellten Abhingigkeit des Austenitgehaltes von der
wahren Dehnung fiir die gesamte Probe zu validieren, wurden zusétzlich zu dem Bereich der
GleichmalBdehnung (Z0) Zonen mit abweichenden Dehnungskennwerten analysiert (Z1, Z2),
siche Bild 4.13a. Die Ergebnisse fiir verschiedene Probenldngendnderungen sind in Bild 4.13b
gezeigt. Die verschiedenen Zonen (Z0 -Z2) zeigen unterschiedliche Austenitgehalte. So
liegen bei identischen Probenverldngerungen in den Zonen mit einer geringeren wahren
Dehnungen (Z1 / Z2) deutlich grofere Austenitgehalte vor.
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Bild 4.13:  a) Dehnungsfeld des untersuchten TRIP Stahls im Zugversuch bei Erreichen der Gleich-
mafidehnung mit schematischer Lage der Messpunkte fiir die Bestimmung des Austenitgehaltes, b)
Austenitgehalt fiir die in a) gezeigten Messpunkte in Abhdngigkeit von der Verldngerung der Probe im
Zugversuch, Zugversuch erfolgte mit einer Zuggeschwindigkeit von 0,01 mm s™' bei Raumtemperatur

4.2 Einfluss eines Temperaturzyklus auf die austenitische
Phasenumwandlung

In Hinblick auf das lokale mechanische Verhalten in der Fiigezone von widerstandspunktge-
schweilliten TRIP Stdhlen kann der Austenitgehalt und die Austenitstabilitdt prinzipiell von
Bedeutung sein. Aufgrund der hohen Aufheiz- und Abkiihlraten (1000 °C/s - 5000 °C/s [119])
beim Widerstandspunkschweillen ist eine in-situ Erfassung der Austenitausbildung und der
Austenitumwandlung in der Aufheiz- bzw. Abkiihlphase experimentell gegenwértig nicht
moglich. Durch die Simulation des Schweilzyklus mit Hilfe einer gezielten Warmbehandlung
konnen jedoch grundlegende Erkenntnisse zum Aufbau der Fiigezone beziiglich des
Austenitgehaltes sowie der Austenitstabilitidt und dariiber hinaus auch der lokalen mechani-
schen Eigenschaften erzielt werden.

4.2.1 In-situ Phasenanalyse

Die Ergebnisse der in-situ Phasenanalyse bei einer stufenartigen Erwdrmung und Abkiihlung
entsprechend Tabelle 3.5 sind in Bild 4.14 gezeigt. Durch die Darstellung der a- und y-
Peakintensititen der jeweiligen Gitterebenen in Abhingigkeit von der Temperatur kénnen
zundchst qualitativ Erkenntnisse zur Entwicklung des Austenitgehaltes gewonnen werden.
Dabei zeigt sich, dass die Peakintensitdten der y-Gitterbennen bis ca. 300 °C nahezu konstant
sind. Oberhalb von 300 °C verringern sich die y-Peakintensititen jedoch signifikant und
erreichen bei 400 °C bis 450 °C ein Minimum. Oberhalb von 650 °C erfolgt schlieBlich
wieder ein Anstieg der y-Peakintensititen, der mit einem &quivalenten Abfall der a-
Peakintensitidten verbunden ist. Bei 850 °C liegen fiir die y-Peakintensititen Maximalwerte
vor, die sich auch bei zunehmender Temperatur nicht weiter verdndern.
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Bei stufenartiger Abkiihlung von 900 °C auf 500 °C, 300 °C und schlielich Raumtemperatur
bleibt festzuhalten, dass bereits bei 500 °C keine deutlichen y-Peakintensititen ermittelt
werden konnten. Eine signifikante Verdnderung sowohl der a- als auch der y-Peakintensititen
ist auch bei weiterer Abkiihlung unterhalb von 500 °C nicht zu beobachten.
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Bild 4.14: Beugungsspektren in Abhdngigkeit von der Temperatur fiir den Aufheiz- / Abkiihlvorgang

Die Auswertung der 111-Gitterebene (y-Phase) bestitigt prinzipiell die in Bild 4.14 darge-
stellte Verringerung der y-Peakintensititen beim Autheizen zwischen 300 °C und 500 °C,
siche Bild 4.15. Weiterhin kann die Ausbildung von Eisenkarbid zwischen 500 °C und 600 °C
nachgewiesen werden. Uber einer Temperatur von 650 °C erfolgt die Neubildung des Auste-
nits, die durch eine Zunahme der y-Peakintensitdten charakterisiert und mit einem Zerfall des
Eisenkarbides verbunden ist.
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Bild 4.15:  Ausschnitt des Beugungsspektrums fiir den TRIP Stahl HCT690T in Abhdngigkeit von der
Probentemperatur; Darstellung der Entwicklung des 111y-Peaks sowie der Ausbildung von Karbid
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Fiir eine quantitative Analyse des Austenitgehaltes in Abhingigkeit von der Temperatur wird
zusétzlich eine kontinuierliche Erwdarmung (Tabelle 3.5) verwendet. Bild 4.16 zeigt die Ent-
wicklung des Austenitgehaltes sowohl beim Autheizen als auch beim Abkiihlen. Bei einer
Erwarmung bis auf ca. 300 °C kann unter Beriicksichtigung der Streuungen keine wesentliche
Verringerung des Austenitgehaltes festgestellt werden. Oberhalb von 400 °C erfolgt zunéchst
eine allmdhliche, zwischen 450 °C und 500 °C schlieBlich eine drastische Verringerung des
Austenits auf ca. 20 % des Anfangsgehaltes. Zu beachten ist, dass unterhalb dieses Wertes
eine zuverldssige Bestimmung des Austenitgehaltes nicht mehr moglich war. Bei einer weite-
ren Temperaturerhdhung erfolgt dann oberhalb von 600 °C eine Neubildung von Austenit
(Aci-Temperatur) die bis 890 °C zu einem Austenitgehalt von ca. 85 % fiihrt.

100 - Erwarmen (100 °C/min) Abkiihlen (170 °C/min)

% |
i, | o~

Temperatur in °C

Bild 4.16: In-situ Messung des Austenitgehaltes bei Erwdrmung mit durchschnittlich 100 °C/min und
Abkiihlung mit durchschnittlich 170 °C/min

Die in Bild 4.16 dargestellte quantitative Entwicklung des Austenitgehaltes bei Abkiihlung
der Probe kann in drei Bereiche eingeteilt werde. So erfolgt zwischen 750 °C (Beginn der
Phasenumwandlung) und 675 °C zunichst eine drastische Verringerung des Austenitgehaltes
von 85 % auf ca. 25 %. Die Abkiihlung auf 525 °C fiihrt zu einer weiteren jedoch weniger
signifikanten Abnahme des Austenitgehaltes auf etwa 10 %. Die weitere Abkiihlung bis auf
40 °C fiihrt dann lediglich zu geringen Anderungungen des Austenitgehaltes (8 %).

4.2.1.1 Einfluss der Aufheiz- und Abkiihlrate

Die Gefligezusammensetzung nach einer Warmebehandlung bzw. einem Schweillprozess
wird wesentlich durch die zwei Prozesse Erwdrmung und Abkiihlen sowie deren spezifische
Parameter Aufheizrate und Abkiihlrate bestimmt. Die Herausforderung bei der Ubertragung
der o.g. Ergebnisse auf den realen Schweilprozess liegt u.a. in den unterschiedlichen Auf-
heiz- und Abkiihlraten. Um grundsétzliche Erkenntnisse zum Einfluss der Aufheiz- und
Abktihlrate auf den Austenitgehalt wahrend und insbesondere nach dem Schweillprozess zu
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erhalten, wurde zwei unterschiedliche Autheiz- und Abkiihlraten untersucht. Die experimen-
tell ermittelten Aufheiz- und Abkiihlkurven sind in Bild 4.17 gezeigt.
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Bild 4.17: a) Temperatur-Zeitverlauf bei stufenartiger und kontinuierlicher Erwdrmung b) Tempera-
tur-Zeitverlauf

Die Abhingigkeit des Austenitzerfalls und der Austenitneubildung von der Autheizrate ist in
Bild 4.18 dargestellt. Dabei zeigt Bild 4.18a die Entwicklung des Austenitgehaltes bei einer
Aufheizrate von 100 °C/min und Bild 4.18b fiir die stufenartige Erwdrmung mit einer mittle-
ren Aufheizrate von 20 °C/min. Grundsédtzlich kann eine vergleichbare Abhéngigkeit des
Austenitgehaltes von der aktuellen Temperatur nachgewiesen werden. So ist, unabhingig von
der Autheizrate, eine Abnahme des Austenitgehaltes ab ca. 300 °C und eine Neubildung des
Austenits ab etwa 600 °C zu beobachten. Bei einer Spitzententemperatur von 900 °C wird ein
Austenitgehalt von ca. 85 % erreicht.
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Bild 4.18: Entwicklung des Austenitgehaltes bei einer a) kontinuierlichen Erwdrmung (Aufheizrate
ca. 100 °C/min) und einer b) stufenartigen Erwdrmung (Aufheizrate ca. 20 °C/min)

56



Bild 4.19 zeigt den Einfluss verschiedener Abkiihlgeschwindigkeiten auf den Austenitgehalt.
Zu beachten ist, dass die in Tabelle 3.5 aufgezeigten Abkiihlraten (250 °C/min und
500 °C/min) Programmvorgaben sind, die im realen Prozess nicht vorlagen. Vielmehr wurden
effektive Abkiihlraten von 170 °C/min bzw. 250 °C/min erreicht.

Die Umwandlung des Austenits in die a-Phase setzt, nahezu unabhingig von der Abkiihlge-
schwindigkeit, bei etwa 750 °C ein. Dabei erfolgt bis ca. 650 °C (170 °C/min) bzw. 600 °C
(250 °C/min) eine drastische Reduzierung und bis etwa 500 °C eine allmdhliche Abnahme des
Austenitgehaltes. Bei einer weiteren Verringerung der Temperatur erfolgt keine signifikante
Verdnderung des Austenitgehaltes.
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Bild 4.19: Entwicklung des Austenitgehaltes bei einer a) Abkiihlrate von ca. 170 °C/min und b)
einer Abkiihlrate von ca. 250 °C/min)

4.1.1.2  Austenitgehalt bei unterschiedlichen Spitzentemperaturen

Die Wiarmeeinflusszone realer Widerstandspunktschwei3verbindungen ist im Belastungsfall
hinsichtlich eines Versagens die kritische Zone [142], [146]. Daher konnen Kenntnisse iiber
die Entwicklung des Restaustenitgehaltes in Abhdngigkeit von der vorliegenden Maximal-
temperatur das Verstindnis hinsichtlich der lokalen mechanischen Kennwerte und dem resul-
tierenden Versagensverhalten fordern. In diesen Versuchen erfolgt durch Erwidrmung auf
unterschiedliche Spitzentemperaturen unterhalb der Schmelztemperatur die Simulation von
Spitzentemperaturen wie sie in der WEZ auftreten. Dabei wurden Spitzentemperaturen in
Anlehnung an Bild 2.9 verwendet. Da die Simulation realer Temperaturzyklen wie sie in der
WEZ auftreten im Ofenversuch nicht moglich war (geringere Autheiz-/ Abkiihlrate), konnen
die Ergebnisse nur Hinweise auf die Entwicklung des Austenits im Schwei3prozess liefern.

Bild 4.20 zeigt den Austenitgehalt in Abhéngigkeit von der Temperatur. Die Erwidrmung auf
unterschiedlich hohe Spitzentemperaturen Ty« fiihrt zu verschiedenen Austenitgehalten vor
dem jeweiligen Abkiihlprozess. So liegen bei Erwdrmung auf 940 °C etwa 93 % Austenit vor,
bei 700 °C werden etwa 15 % erreicht, wihrend die Erwérmung auf 500 °C zu einem Abfall
des Austenitgehaltes auf 4 % fiihrt. Hinsichtlich des Abkiihlprozesses zeigt sich, dass die
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Abkiihlung, unabhédngig von der Spitzentemperatur, zu einer signifikanten Abnahme des
Austenitgehaltes fiihrt. So werden nach der Abkiihlung Austenitgehalte zwischen 3 %
(Tmax=500 °C /700 °C) und 6,5 % (Tmax = 940 °C) erreicht.
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Bild 4.20:  Entwicklung des Austenitgehaltes bei einer Spitzentemperaturen von a) 500 °C, b) 700 °C
und c) 940 °C bei einer Aufheizrate von ca. 100 °C/s

4.2.2  Ex-Situ Phasenanalyse

Es wurde bereits daraufhin gewiesen, dass die in den Ofenexperimenten in-situ erzielten
Ergebnisse beziiglich der Gefiigeausbildung nur bedingt auf einen realen Schweillprozess
iibertragen werden konnen. Dies resultiert im Wesentlichen aus den signifikant geringeren
Autheiz- und Abkiihlraten. Daher wurden ex-situ Untersuchungen an thermisch behandelten
Zugproben durchgefiihrt, bei denen hohere Aufheiz- und Abkiihlraten erzielt werden konnten.
Da die WEZ unter Belastung im industriell angestrebten Auskndpfbruch die kritische Zone
beziiglich eines Versagens ist, sind die Simulation des WEZ-Gefiiges und insbesondere die
Bestimmung der mechanischen Kennwerte fiir die numerische Simulation von Punktschweil3-
verbindungen von zentraler Bedeutung. Daher werden in den Ofenversuchen unterschiedlich
hohe Spitzentemperaturen verwendet, die sich an den vorliegenden Temperaturen in der WEZ
orientieren (siehe Bild 2.9) und dadurch eine Simulation des gesamten WEZ-Gefiiges ermog-
lichen.

Die Auswertung des Austenitgehaltes vor und nach der Warmebehandlung sowie nach der
Zugpriifung ldsst zusétzlich detailliertere Riickschliisse auf die Austenitausbildung nach
einem realen Punktschwei3prozess zu und ermdglicht dariiber hinaus die Untersuchung einer
Korrelation zwischen dem Austenitgehalt (TRIP-Effekt), der jeweiligen Spitzentemperatur
und den mechanischen Kennwerten.

4.2.2.1 Gleeble-Versuche

Im Folgenden wird zunéchst der Einfluss hoher Aufheizraten durch Einsatz von Gleeble-
Versuchen bewertet. Dabei wurden zwei Extremtemperaturen, wie sie in den dufleren Berei-
chen der WEZ am Ubergang zur SchweiBlinse (1100 °C) bzw. am Ubergang zum Grund-
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werkstoff (500 °C) auftreten konnen verwendet, sieche auch Bild 2.9. Die resultieren Tempera-
turverldufe des simulierten SchweiB3zyklus sind in Bild 4.21 dargestellt. Festzustellen ist, dass

die erzielte Aufheizrate von ca. 1200 °C/s eine vergleichsweise gute Ndherung zum realen
Schweillprozess darstellt [119].
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Bild 4.21: Temperatur-Zeitverlauf im Gleeble-Versuch fiir die Proben mit einer Spitzentemperatur
von 500 °C und 1100 °C

Fiir eine Analyse der Phasenumwandlung werden zunéchst die Aufheizkurve und die Abkiihl-
kurve der Probe mit einer Spitzentemperatur von 1100 °C betrachtet. Bild 4.22a zeigt zu-
néchst die Aufheizkurve zwischen 600 °C und 750 °C.
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Bild 4.22:  Ermittlung der A.; Temperatur mittels Einsensor-Differenz-Thermoanalyse, a) Ausschnitt
der gemessene Temperaturkurve mit linearer Interpolation, b) Temperaturdifferenz aus gemessener
Temperatur und der linearen Interpolation
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Die Abweichung der Autheizkurve wird in Anlehnung an die Einsensor-Differenz-
Thermoanalyse zur Charakterisierung eine Phasenumwandlung genutzt, siche (Kap. 3). Dem-
zufolge erfolgt bei ca. 665 °C der Beginn der a—y Phasenumwandlung (A.;-Tempertur), Bild
4.22b. Die Ag-Temperatur konnte durch die Einsensor-Differenz-Thermoanalyse nicht ein-
deutig bestimmt werden.

Bild 4.23 zeigt die entsprechende Abkiihlkurve bei einer Spitzentemperatur von 1100°C und
einer tg;s-Zeit von 3,3 s. Dabei kann deutlich ein Haltepunkt (Ms-Starttemperatur) bei einer
Temperatur von 400 °C festgestellt werden. Bei einer Spitzentemperatur von 500 °C konnte
hingegen kein Haltepunkt gefunden werden.
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Bild 4.23:  Temperatur-Zeitverlauf im Abkiihlprozess nach Erwdrmung auf 1100 °C mit Darstellung
des Haltepunktes (Ms-Start)

Da die Einsensor-Differenz-Thermoanalyse keine préizise Bestimmung der A.; Temperatur
ermdglichte, erfolgte eine Analyse des Dilatationsverhaltens im Autheiz- sowie Abkiihlpro-
zess, siche Bild 4.24a. Wihrend des Autheizens kennzeichnet die Abweichung von der linea-
ren Regressionsgerade den Beginn der a—y-Phasenumwandlung (A;-Temperatur) [117],
[131] [132]. Da der Beginn der diffusionsgesteuerten Austenitbildung jedoch nicht exakt zu
erfassen ist, kann fiir die A.;-Temperatur nur ein Intervall zwischen 640 °C und 660 °C ange-
geben werden, Bild 4.24b. Hingegen kann die A;-Temperatur, welche durch einen deutlichen
Anstieg der Dilatations-Temperaturkurve charakterisiert ist, mit 930 °C vergleichsweise
prizise angegeben werden. Aus der in Bild 4.24b dargestellten Dilatationsmessung wéhrend
des Abkiihlprozesses mit einer tgs-Zeit von 3,3 s wird die Ms-Temperatur mit 410 °C be-
stimmt.
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Bild 4.24:  a) Ausschnitt aus der Dilatationsmessung, b) Darstellung der Dilatation im Aufheizvor-
gang (Detailausschnitt), c) Darstellung der Dilatation wihrend der Abkiihlung (Detailausschnitt)
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Der mittels Synchrotronstrahlung quantifizierte Austenitgehalt vor und nach dem simulierten
Schweillzyklus ist in Bild 4.25 gegeniibergestellt. So liegt nach der Erwdrmung auf 500 °C
mit ca. 10 % ein deutlich groerer Austenitgehalt vor als bei einer Erwdrmung auf 1100 °C
(6,5 %). Anzumerken bleibt, dass die in den Gleeble-Versuchen vorliegenden Abkiihlbedin-
gungen nicht die fiir das Widerstandspunktschweillen typischen Abkiihlraten von deutlich
iiber 1000 °C/s [119] erreichen.
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Bild 4.25:  Einfluss der Temperaturzyklen auf den Austenitgehalt der Gleeble-Proben
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4.2.2.2 Ofenversuche

In Hinblick auf eine Simulation der Gefiigestruktur der WEZ werden in dieser Arbeit zu-
ndchst vier unterschiedliche Temperaturzyklen mit einer Maximaltemperatur von 500 °C,
700 °C, 900 °C und 1200 °C untersucht, Bild 4.26. Es zeigt sich, dass die hohen Autheizraten
eines realen Schweillprozesses nicht realisiert werden konnten, jedoch die fiir die

Gefligeausbildung mafBigebliche Abkiihlrate mit ca. 1500 °C/s dem realen Punktschweil3pro-
zess vergleichbar ist [119].
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Bild 4.26: Temperatur-Zeitverlauf bei der Herstellung der Ofenproben

Bild 4.27 zeigt das Abkiihlverhalten bei der Maximaltemperatur von 900 °C und einer tg/s-Zeit

von 0,1 s. Die M;-Starttemperatur tritt demnach bei ca. 400 °C (Haltepunkt) auf.
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Bild 4.27: Temperatur-Zeitverlauf im Abkiihlprozess nach Erwdrmung auf 900 °C mit Darstellung
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Fiir eine qualitative Bewertung des Einflusses der verwendeten Temperaturzyklen auf den
Austenitgehalt wurden zunéchst konventionelle rontgenographische Untersuchungen an den
entsprechend préiparierten Zugproben durchgefiihrt. Bild 4.28 zeigt die Entwicklung der 200y-
Ebene in Abhéngigkeit von ® (Theta) fiir die wirmebehandelten Proben. Es kann festgestellt
werden, dass eine Erwdrmung auf eine Spitzentemperatur von 500 °C mit nachfolgender
Abschreckung (Bild 4.28b) zu einer méfBigen Verringerung der Intensitit der 200y-Ebene im
Vergleich zum unbehandelten Grundwerkstoff (Bild 4.28a) fiihrt. Bei einer Spitzentemperatur
von 700 °C, 900 °C und 1200 °C und nachfolgender Abschreckung (Bild 4.28c-d) verringert
sich hingegen die Intensitét der 200y-Ebene drastisch, so dass hier ein deutlich reduzierter
Austenitgehalt im Vergleich zur unbehandelten Probe zu erwarten ist. Da der Austenitgehalt
aus den Integralintensitéten der y-Phase und der a-Phase errechnet wird, ist zu beachten, dass
die eingegebenen Anderungen der 200y-Ebene lediglich Hinweise auf die Anderung des
Austenitgehaltes liefern konnen.
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Bild 4.28:  Entwicklung des 200y-Peaks nach Erwdrmung auf unterschiedliche Spitzentemperaturen
und nachfolgender Abschreckung, Messung mittels Rontgenstrahlung (winkeldispersive Messung)

Die metallographische Gefiigeanalyse bestdtigt diese Ergebnisse der rontgenographischen
Untersuchungen. Bild 4.29 zeigt exemplarisch Schliffbilder von Proben, die nach der o. g.
Prozedur thermisch behandelt wurden. Es kann zunéchst festgestellt werden, dass der Austenit
(weiB gekennzeichnet, Atzung nach Klemm [174]) bei Spitzentemperaturen ab 500 °C signi-
fikant abnimmt. Eine quantitative Auswertung gelingt dabei durch die Bestimmung des
Flachenanteils des Austenits bezogen auf die Gesamtfldche. So kann bereits bei einer Spitzen-
temperatur von 500 °C ein signifikanter Abfall des Austenitgehaltes von 16,5 % (unbehan-
delt) auf 9,5 % nachgewiesen werden. Eine weitere Erhohung der Temperatur fithrt zu einer
Verringerung des Austenitgehaltes auf 4,5 % (700 °C) und 3,5 % (900 °C). Bei einer Erwir-
mung auf 1200 °C und nachfolgender Abschreckung in Eiswasser treten martensitischen
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Gefiigebestandteile auf. Da diese bei der Atzung nach Klemm nicht von den Austenitantilen
zu separieren sind [174] kann keine zuverldssige Bestimmung des Austenitgehalte fiir diese
Spitzentemperatur vorgenommen werden. Festgestellt werden kann, dass die Erwdrmung auf
1200 °C zu einer Kornvergroberung (Bild 4.29¢) fiihrt. Dariiber hinaus konnen nadelartige
martensitische Korner (weis) identifiziert werden.

020 mfg

900 °C und abgeschrekt

700 °C und abgeschreckt

e

Bild 4.29:  Exemplarische Darstellung der Gefiigeausbildung mit Visualisierung des Austenits (weifs)
fiir den a) unbehandelten Grundwerkstoff und nach Erwdrmung auf Spitzentemperaturen von b)
500 °C, ¢) 700 °C, d) 900 °C und e) auf 1200 °C mit nachfolgender Abschreckung in Eiswasser

Die durch metallographische Gefligeanalyse bestimmten Austenitgehalte beziehen sich auf

einen vergleichsweise kleinen Messbereich. Um eine globalere Bewertung beziiglich der
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Abhéngigkeit des Austenitgehaltes von der jeweiligen Spitzentemperatur zu ermoglichen
wurden zusétzlich Messungen mittels Synchrotronstrahlung durchgefiihrt, siche Bild 4.30.
Auch hier zeigt sich, dass durch die verschiedenen Temperaturzyklen eine Verringerung des
Austenitgehaltes in Abhingigkeit von der Spitzentemperatur erfolgt. Nach einem Erwédrmen
auf 500 °C und anschlieBender Abschreckung liegen im Gefiige noch etwa 11 % Austenit vor.
Bei Erhdhung der Maximaltemperatur verringert sich der Austenitgehalt weiter auf 3,3 %
(700 °C), 4,5 % (900 °C) bzw. 2,6 % (1200 °C).
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Bild 4.30: Berechnete Austenitgehalte nach Erwdrmung auf die angegebene Spitzentemperatur und
nachfolgender Abschreckung in Eiswasser, Messung mittels Synchrotronstrahlung im
Reflektionsmodus

4.3 Mechanische Kennwerte und Austenitgehalt nach
simuliertem Widerstandspunktschweillprozess

4.3.1 Gleeble Proben

Um den Einfluss des Temperaturzyklus auf die mechanisch-technologischen Kennwerte und
hier insbesondere auf die Dehnungsfahigkeit detailliert erfassen zu kénnen, wurden optische
Dehnungsfeldmessungen im Zugversuch durchgefiihrt.

In Bild 4.31 sind exemplarisch die Dehnungsfelder bei Erreichen der Gleichmal3dehnung fiir
die Gleeble-Proben und den unbehandelten Grundwerkstoff gegeniibergestellt. Dabei zeigt
sich, dass eine Spitzentemperatur von 500 °C bei dem o. g. Autheiz- und Abkiihlverhalten zu
einer Verringerung der Dehnungsfahigkeit fiihrt. Zu beachten ist, dass die maximale Dehnung
im Bereich des simulierten Schweif3gefiiges (Mitte der Probe) auftritt. Hingegen liegt bei der
Probe mit einer Spitzentemperatur von 1100 °C aufgrund der hoheren Festigkeit des simulier-
ten Schweil3gefiiges die maximale Dehnung im thermisch gering beeinflussten Grundwerk-
stoff.
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Bild 4.31: Dehnungsfelder fiir a) den unbehandelten Grundwerkstoff (Zugprobe) und die Gleeble-
Proben mit einer Spitzentemperatur von b) 500 °C und ¢)1100 °C

Die aus den optischen Dehnungsfeldmessungen fiir den Bereich des simulierten Schweif3pro-
zesses (Mitte der Probe) ermittelten wahren Spannungs-Dehnungskurven sind in Bild 4.32
dargestellt. Anzumerken ist, dass die wahren Spannungs-Dehnungskurven bis zum Erreichen
der globalen, d.h. auf die gesamte Probe bezogenen GleichmaBBdehnung, dargestellt sind. Es
zeigt sich, dass eine Erwdrmung auf 500 °C zu einer signifikanten Verringerung der ertragba-
ren Spannung und zu einer abnehmenden Verformbarkeit fithrt. Der Bruch erfolgt dabei im
warmebehandelten Bereich. Bei einer Erwdarmung auf 1100 °C erfolgt der Bruch auBerhalb
des thermisch behandelten Bereiches (siehe auch Bild 4.31), so dass die hier ermittelte wahre
Spannungs-Dehnungskurven nicht bis zur Gleichma3dehnung des simulierten SchweiB3gutes
aufgetragen werden kann. Somit wird lediglich gezeigt, dass bei einer Spitzentemperatur von
1100 °C die Streckgrenze unter den o. g. Aufheiz- und Abkiihlraten auf tiber 750 MPa an-
steigt.
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Bild 4.32: Wahre Spannungs-Dehnungskurven der Gleeble-Proben, die wahre Dehnung entspricht
der maximalen lokalen Dehnung der Probe
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Die Analyse des Austenitgehaltes vor und nach dem Zugversuch (Versagen der Proben) kann
Hinweise auf eine mogliche y—oay-Phasenumwandlung und damit auf die Stabilitit des
vorliegenden Austenits geben. In Bild 4.33 sind die ermittelten Austenitgehalte fiir die unter-
suchten Spitzentemperaturen aufgezeigt. Es kann festgestellt werden, dass der Temperatur-
zyklus vor dem Zugversuch einen signifikanten Einfluss auf die y-Phasenumwandlung im
Zugversuch hat. So erfolgt bei der Probe die auf eine Spitzentemperatur von 500 °C erwarmt
wird im Zugversuch eine Reduzierung des Austenitgehaltes um ca. 60 %. Hingegen kann fiir
die Probe die auf eine Temperatur von 1100 °C erwdrmt wurde keine wesentliche Verringe-
rung des Austenitgehaltes festgestellt werden. Zu beachten ist, dass die Bestimmung des
Austenitgehaltes in der Mitte der Probe bzw. direkt an der Bruchstelle erfolgt.
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Bild 4.33:  Verringerung des Austenitgehaltes der thermisch behandelten Gleeble-Proben durch eine
quasi-statische, einachsige Zugbelastung

4.3.2  Ofenproben

Der Einfluss unterschiedlicher Spitzentemperaturen und den fiir das Punktschweiflen typi-
schen hohen Abkiihlraten auf die lokale Verformbarkeit zeigt Bild 4.34. Dabei ist eine mit
steigender Spitzentemperatur auftretende sukzessive Verringerung der GleichmaB3dehnung zu
beobachten.
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Bild 4.34: Dehnungsfelder der thermisch behandelten Zugproben (Ofenproben) bei Erreichen der
Gleichmafdehnung, die Dehnung ist in Zugrichtung (x-Richtung)

Die ermittelten wahren Spannungs-Dehnungskurven fiir die thermisch behandelten Zugpro-
ben sind in Bild 4.35 gezeigt. Wie bereist dargestellt, verringert sich die Verformbarkeit mit
zunehmender Spitzentemperatur signifikant von 0,34 (unbehandelt) auf 0,09 (1200 °C). Auch
die Festigkeit (definiert als wahre Spannung bei Erreichen der GleichmaB3dehnung) nimmt
zunichst mit steigender Temperatur signifikant ab (990 MPa/unbehandelt zu 790 MPa/
700 °C). Ab einer Spitzentemperatur von 900 °C ist jedoch ein abweichendes Verhalten
festzustellen. So erfolgt, unabhéngig von der Temperatur, ein deutlicher Anstieg der Streck-
grenze auf etwa 850 MPa (900 °C) bis ca. 1000 MPa (1200 °C) und der Festigkeit auf ca.
1450 MPa.
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Bild 4.35:  Wahre Spannungs-Dehnungskurve fiir den unbehandelten Grundwerkstoff und die ther-
misch behandelten Zugproben, die wahre Dehnung entspricht der maximalen lokalen Dehnung

Um eine Ubertragbarkeit der hier dargestellten Ergebnisse auf die mechanischen Kennwerte
der WEZ und der SchweiBlinse einer realen Widerstandspunktschweilverbindung zu ermog-
lichen, wurden die Hartewerte der thermisch behandelten Proben ermittelt. Die Mittelwerte
und die Standardabweichung sind in Tabelle 4.1 wiedergegeben.

Tabelle 4.1: Hdrte des Grundwerkstoffes und der thermisch behandelten Ofenproben

Grundwerkstoff 500 °C 700 °C 900 °C 1200 °C
210 £4 HVO0,5 240 £3 HVO0,5 265 £ 6 HVO,5 420 £8HV 0,5 465 £7HVO0,5

Eine Gegeniiberstellung des Austenitgehaltes vor und nach dem Zugversuch ist in Bild 4.36
wiedergegeben.
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Bild 4.36: Verringerung des Austenitgehaltes der thermisch behandelten Zugproben durch eine
quasi-statische, einachsige Zugbelastung
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4.4 Austenitgehalt und lokale mechanische Kennwerte nach
realem Widerstandspunktschweillprozess

4.4.1 [Einfluss des Temperaturzyklus beim Widerstandspunktschweiflen
auf den Austenitgehalt

Das mittels der Simulationssoftware Sorpas bestimmte Temperaturfeld beim Widerstands-
punktschweilen des TRIP Stahls HCT690T sowie die hieraus extrahierten Temperaturverliu-
fe fiir die WEZ (Temperaturbereich der in Kap. 4.3 experimentell untersucht wurde) sind in
Bild 4.37 dargestellt. Die tgs-Zeiten liegen dabei zwischen 140 ms (Punk 1) und 180 ms
(Punkt 2). Die Autheizgeschwindigkeit betrégt, abhéngig von dem Bereich in der WEZ,
zwischen 5000 °C/s und etwa 1500 °C/s. Die Ergebnisse sind mit den Arbeiten von Kief3ling
et al. [165] vergleichbar.
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Bild 4.37:  Temperaturfeld sowie Temperaturzyklen fiir die markierten Knotenpunkte bei einem
Punktdurchmesser von 5 mm (Simulation mit Sorpas); Werkstoff: TRIP Stahl HCT690T+Z mit einer
Blechdicke von 1 mm; verwendete Schweifiparameter: Elektrodenkraft = 3,5 kN, Schweifizeit = 260
ms, Vor-/Nachhaltezeit = 60 ms/100 ms.

Um den Einfluss der o.g. Temperaturzyklen im realen Widerstandspunktschweil3prozess auf
die Korngréf3e des TRIP Stahls HCT690T zu bewerten, wurde eine ortsaufgeldste Analyse der
Gefligestruktur mittels EBSD durchgefiihrt. Die Untersuchung erfolgte fiir einen Bereich der
WEZ mit einer Ausdehnung von 700 um x 70 pm, siche Bild 4.38a und b. Bei einer Breite
der WEZ von ca. 1,2 mm konnte somit ein signifikanter Bereich herangezogen werden. In
Bild 4.38c ist die Kornorientierung und die Korngrof3e in diesem Bereich der WEZ darge-
stellt. Dabei zeigt sich, dass eine quasiisotrope Orientierung der Korner vorliegt. Weiterhin ist
zu beobachten, dass im Ubergangsbereich zwischen SchweiBlinse und WEZ ein grobkdrniges
Geflige auftritt, das mit zunehmendem Abstand zur Schweillinse zunichst feinkornig wird
und dann in die fiir den Grundwerkstoff typische Struktur iibergeht.
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Bild 4.38:  Ortsaufgeloste Gefiigeanalyse mittels EBSD, a) und b) Messbereich, c) Korngrofse und
Kornorientierung

Zur Analyse des Austenitgehaltes sowohl in der Schweil8linse als auch der WEZ wird die
hochenergetische Synchrotronstrahlung angewendet. Eine qualitative Bewertung des
Austenitgehaltes kann durch die Analyse des Beugungsspektrums in Abhédngigkeit von dem
Abstand zur SchweiBlinsenmitte erfolgen, Bild 4.40. Zu beachten ist, dass der Linsendurch-
messer ca. 4,7 mm betrug. Sowohl in der SchweiBlinsenmitte wie auch am Ubergang zur
WEZ (2 mm) sind nur geringe Beugungsintensitdten fiir die 111y-, 200y-, 200y- und 311y-
Netzebenen festzustellen. Ab einem Abstand von 3 mm zur Schweilllinsenmitte treten hinge-
gen vergleichsweise hohe y-Beugungsintensititen auf, wobei die Intensitdtsmaxima auch mit
groBBerem Abstand zur Schweiflinse nahezu konstant bleiben.
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Bild 4.39:  Ausschnitt des Beugungsspektrums fiir verschiedene Bereiche der Schweifiverbindung
(zunehmender Abstand zur Schweifflinsenmitte); rechts: gepriifte Punktschweifsung
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Die quantitative Analyse des Austenitgehaltes ist in Bild 4.40 gezeigt. So liegen in der
Schweilllinse vergleichsweise geringe Austenitgehalte von <4 % vor. Im Abstand von 3 mm
zur SchweiBlinse, d.h. am Ubergang WEZ/Grundwerkstoff, konnte mit 16,6 % ein
Austenitgehalt ermittelt werden der dem des Grundwerkstoffes (16,8 % bei einem Abstand
von 15 mm zur Schweilllinsenmitte gemessen) entspricht.
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Bild 4.40: Entwicklung des Austenitgehaltes in der Punktschweifiverbindung dargestellt fiir ver-
schiedene Bereiche der Fiigestelle, bestimmt mittels Synchrotronstrahlung (Messmodus: Reflektion)

4.4.2 [Einfluss des Temperaturzyklus beim Widerstandspunktschweiflen
auf die lokalen mechanischen Eigenschaften

Die lokalen mechanischen Kennwerte von Widerstandspunktschwei3verbindungen werden
generell iiber die Hértewerte charakterisiert. Bild 4.41 zeigt den typischen Hérteverlauf einer
Widerstandspunkschwei3verbindung aus dem TRIP Stahl HCT690T.
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Bild 4.41: Exemplarische Darstellung des Hérteverlaufes im Bereich der Punktschweifsverbindung,
die Vickers-Hdrtepriifung erfolgt nach [175], Schweifiparameter siehe Tabelle 3.3, Punktdurchmes-
ser: 5 mm

Aufgrund der eingeschriankten Nachbildung der verschiedenen Spitzentemperaturen in der
WEZ einer Punktschweillverbindung wurden, zusétzlich zu den Zugversuchen an Ofenproben
die mechanischen Kennwerte direkt an der Fiigestelle einer Widerstandspunktschweifverbin-
dung bestimmt. Die mittels der instrumentierten Eindringpriifung bestimmten lokalen Flie3-
grenzen und wahren Spannungs-Dehnungskurven sind in Bild 4.42 dargestellt. Dabei kann
festgestellt werden, dass die FlieBgrenze in der Wérmeinflusszone zundchst in einem ver-
gleichsweise geringen Umfang ansteigt. Bei Anndherung an die Schweilllinsengrenze erfolgt
unmittelbar ein Anstieg der FlieBgrenze auf das Niveau der SchweiBlinse. Die FlieBgrenze der
SchweiBlinse liegt dabei mit ca. 800 MPa nahezu doppelt so hoch wie die des Grundwerkstof-
fes. Die wahren Spannungs-Dehnungskurven der einzelnen Bereiche der Punktschweillver-
bindung zeigen ein der FlieBgrenze vergleichbares Verhalten. Dabei ist jedoch anzumerken,
dass kein abrupter Anstieg der ertragbaren Spannung auf das Niveau der Schweilllinse erfolgt.
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Bild 4.42:  Ergebnisse der instrumentierten Eindringpriifung, a) Querschliff nach der Eindringprii-
fung mit Messpunkten und schematischer Lage der WEZ/Schweifilinse, b) Fliefigrenze fiir verschiede-
ne Bereiche der Fiigestelle mit Angabe des Eindringversuches, c) Wahre Spannungs-Dehnungskurve
ermittelt mit der instrumentierten Eindringpriifung und dem Zugversuch

4.5 Verformungs- und Bruchverhalten von widerstandspunkt-
geschweifitem TRIP Stahl

Die ermittelten lokalen mechanischen Eigenschaften der WEZ und der Schweilllinse werden
als Eingangsdaten fiir die FE-Simulation verwendet. Die Validierung der numerischen Simu-
lation erfolgt sowohl mittels der aus konventionellen Scherzugversuchen ermittelten Kraft-
Verldngerungskurven als auch durch die aus Dehnungsfeldmessungen bestimmten Kraft-
(lokale) Dehnungsverldufe der Scherzugproben. Fiir die Dehnungsverldufe werden dabei die
maximal auftretenden Oberflichendehnungen an der Fiigestelle sowohl an der Vorder- als
auch an der Riickseite genutzt. Mit den Kraft-Verlingerungskurven steht ein globales Ver-
gleichskriterium zur Verfiigung, wéhrend die Kraft-Dehnungskurven das lokale Verhalten
charakterisieren.
Bild 4.43 zeigt exemplarisch die Kraft-Verldngerungskurve (a) und die maximale Oberfla-
chendehnung an der Vorder- und Riickseite in Abhéngigkeit von der Kraft (b).
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Bild 4.43:  Ergebnisse des Scherzugversuches fiir eine einschnittige Punktschweifsverbindung mit
einem Punktdurchmesser von 5 mm a) Kraft-Verlingerungskurve b) Kraft-Dehnungskurve, die Deh-
nungen entsprechen den maximalen lokalen Dehnungen

Zur Verdeutlichung des Dehnungsverhaltens von widerstandspunktgeschweillten Scherzug-
proben ist in Bild 4.44 zusitzlich des Dehnungsfeld bei Erreichen der Scherzugkraft darge-
stellt. Deutlich wird, dass die maximale Dehnung auf3erhalb der Schwei3linse bzw. des Elekt-
rodeneindrucks auftritt und die Schweilllinse nur geringfiigig verformt wird. Dariiber hinaus
kann eine vergleichsweise geringe Dehnung des Grundwerkstoffes (<2 %) nachgewiesen
werden.

Das Dehnungsfeld dient dariiber hinaus, neben den Kraft-Dehnungskurven, als ein zusitzli-
ches qualitatives Vergleichskriterium fiir die Ergebnisse der numerischen Simulation.

Vorderseite KN Riickseite I 0,090

0,075

— 0,060

Schweilllinse

0,045

B Messpunkt = 0,030

Dehnung ¢,

0,015

= 0,0

I-0,01
Kraft= 11,7 kN Ll -0,025

Bild 4.44: Dehnungsfeld bei Erreichen der Scherzugkraft an der Vorder- und Riickseite der Scher-

zugprobe (Punktdurchmesser Smm) sowie Lage der Messpunkte fiir Bestimmung der Kraft-
Dehnungskurve in Bild 4.43
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Da die Ergebnisse der optischen Dehnungsfeldmessung im Bereich geringer Dehnungen
ex < 0,01 vergleichsweise starke Streuungen aufweisen, wurden zusitzlich mittels DMS
Dehnungsmessungen im Bereich der maximalen lokalen Dehnungen der Scherzugprobe
durchgefiihrt, siche Bild 4.45. Es zeigt sich, dass bei geringen Belastungen zunichst eine
vergleichsweise geringe negative Dehnung vorliegt. Mit zunehmender Belastung erfolgt dann
jedoch ein Wechsel des Verformungsverhaltens, so dass bei Belastungen iiber 3,7 KN eine
positive Dehnung auftritt.
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Dehnung ¢
Bild 4.45:  Mittels DMS bestimmte Kraft-Dehnungskurve; schematische Lage des DMS

Das Bruchverhalten dient neben der Kraft-Verlangerungskurve und dem Kraft-
Dehnungsverhalten als eine weitere Referenz fiir die Interpretation der FE-
Simulationsergebnisse. Bild 4.46 gibt exemplarisch das Bruchverhalten fiir eine Scherzugpro-
be mit einen Linsendurchmesser von 5,2 mm wieder. Die Risseinleitung erfolgt dabei in der
WEZ, etwa 0,2 mm von dem Kerbgrund entfernt. Weiterhin konnte festgestellt werden, dass

vor dem Versagen der Scherzugprobe eine merkliche Einschniirung im Ubergang Grundwerk-
stoff/WEZ auftritt.
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Einschniirung

isseinleitung

Bild 4.46:  Querschliff einer im Scherzugversuch versagten Widerstandspunktschweifiverbindung mit
einem Punktdurchmesser von 5 mm, Probengeometrie nach Bild 3.7, Zuggeschwindigkeit =
0,01 mm-s™

4.6 FE-Simulation

Im Folgenden werden die Ergebnisse der FE-Simulation unter Verwendung der in Kap. 3.3
beschriebenen Modelle dargestellt. AnschlieBend erfolgt fiir die relevanten Modelle 2 und 3
eine Charakterisierung des Spannungs- und Dehnungsverhaltens in den hinsichtlich des
Probenversagens bedeutenden Bereichen der Fiigestelle.

Es sei darauf hingewiesen, dass die Materialkenndaten der in Kap. 3.3 dargestellten WEZ-2
variiert werden, um den Nutzen der experimentell bestimmten Materialkenndaten der WEZ
und folglich auch die Notwendigkeit ihrer Ermittlung zu beurteilen. Die Festlegung der Varia-
tion lediglich einer WEZ-Zone erfolgt auf Basis des Harteverlaufes und der Ergebnisse der
Eindringpriifung. So konnten lediglich fiir einen ortlich stark eingeschrankten Bereich ein von
der SchweiBllinse bzw. dem Grundwerkstoff abweichendes Werkstofffestigkeitsverhalten
nachgewiesen werden.

4.6.1 Ergebnisse der unterschiedlichen Simulationsmodelle

Als Basis fir die Interpretation der FE-Simulationsergebnisse dient neben dem Kraft-
Verldngerungsverhalten (globales Kriterium) insbesondere die mittels optischer Dehnungs-
feldanalyse bestimmte maximale Oberflaichendehnung (lokales Kriterium). In Bild 4.47 ist
das Dehnungsverhalten im Bereich der Punktschweilverbindung fiir die untersuchten Simula-
tionsmodelle bei einer Verlingerung von 1,8 mm exemplarisch gegeniibergestellt. Fiir die
Bewertung des lokalen Dehnungsverhaltens wird die Dehnungskomponente in Zugrichtung
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(x-Richtung) verwendet. Diese setzt sich aus dem elastischen und plastischen Anteil zusam-
men. Fiir die drei Modelle tritt die maximale Oberflichendehnung deutlich auBerhalb der
SchweiBlinse im Bereich des Grundwerkstoffes auf.
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Bild 4.47: Dehnungskennwerte (Dehnung in x-Richtung) der FE-Modelle 1, 2 und 3 bei Erreichen
der maximalen Verldngerung von 1,8 mm, variiert werden die Materialkenndaten der WEZ-2 (siehe
Kap. 3.3), Materialkenndaten des a) Grundwerkstoffes, b) der WEZ (instrumentierte Eindringpriifung)
und c) der Schweiflinse, siehe auch Bild 5.27

Durch die Analyse der maximalen Oberflaichendehnung (Bild 4.47) unter Beriicksichtigung
der duBeren Kraft konnen Kraft-Dehnungsverldufe fiir das jeweilige Modell ermittelt werden
Bild 4.48a. In Abhdngigkeit von dem verwendeten Simulationsmodell liegt bei Belastungen
bis 4 kN (Modell 3), bis 5,5 kN (Modell2) bzw. bis 6,3 kN (Modell 1) zunichst eine geringe
negative Dehnung vor. Fiir das Modell 1 konnte dabei eine grofere negative Dehnung ermit-
telt werden als fiir das Modell 2 und das Modell 3. Mit ansteigender Belastung erfolgt ein
Wechsel des Verformungsverhaltens, so dass oberhalb einer spezifischen, vom Simulations-
model abhéngigen Kraft, eine positive Dehnung vorliegt. Oberhalb dieser Kraft ist die zu-
nehmende Festigkeit der WEZ-2 (Modell 3 > Modell 2 > Modell 1) mit einer groferen Stei-
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gung der Kraft-Dehnungskurve und mit einer geringeren maximalen Oberflichendehnung
(0,19 > 0,18 > 0,16) verbunden.

Die ermittelten Kraft-Verlingerungskurven fiir die jeweiligen Simulationsmodelle sind in
Bild 4.48b wiedergegeben. Fiir die untersuchten Modelle konnten dabei vergleichbare Verldu-
fe mit geringen Abweichungen nachgewiesen werden.
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Bild 4.48: Ergebnisse der FE-Simulation fiir die drei untersuchten Modelle a) Kraft-
Dehnungskurven (Dehnung bei einer Verlingerung von 1,7 mm), mit Detailausschnitt bei geringen
Dehnungen b) Kraft-Verlingerungskurven

Um einen gesicherten Vergleich der FE-Simulationsergebnisse mit dem realen Verhalten im
Scherzugversuch zu gewdhrleisten, wird zusétzlich zu den dargestellten lokalen und globalen
Vergleichskriterien, das Versagen der Simulationsprobe analysiert. Dazu werden die lokalen
Dehnungs- und Spannungsverhéltnisse in verschiedenen Bereichen der Fiigestelle ermittelt.
Bild 4.49 zeigt exemplarisch fiir Modell 2 die auftretenden von Mises Dehnungen und von
Mises Spannungen im Bereich der Fiigestelle bei einer Kraft von 10,3 kN. Die von Mises
Spannungen bzw. Dehnungen werden herangezogen da im Bereich der Fiigestelle ein mehr-
achsiger Spannungs-/Dehnungszustand vorliegt [139] [140]. Zusétzlich sind die drei kriti-
schen Bereiche gekennzeichnet. Diese umfassen den kerbnahen Bereich (Materialkenndaten
der SchweiBlinse (1)), den Randbereich der WEZ (WEZ-2 - variable Materialkenndaten (2))
und den Grundwerkstoftbereich (3). Es wird deutlich, dass die hochsten Dehnungen und
Spannungen in der Blechinnenseite auftreten, wobei die maximalen Dehnungen im Grund-
werkstoftbereich (3) und die maximalen Spannungen im kerbnahen Bereich (1) vorliegen.
Weiterhin kann eine merkliche Einschniirung im Grundwerkstoffbereich nachgewiesen wer-
den. Ein nahezu identisches Werkstoffverhalten wurde fiir Modell 3 nachgewiesen. Da das
Modell 2 (Kenndaten der WEZ) und das Modell 3 (Kenndaten der SchweiBllinse) das reale
Verhalten tendenziell besser abbilden als das Modell 1 (Kenndaten des Grundwerkstoffes)
erfolgt die Analyse und Diskussion des Versagensverhaltens ausschlieBlich fiir diese Modelle.
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Bild 4.49: Exemplarische Darstellung der von Mises Dehnung a) und der von Mises Spannung mit
den fiir das Versagen kritischen Bereichen 1, 2 und 3 am Beispiel des Modells 2

Um ein mogliches Versagen der FE-Scherzugprobe prognostizieren zu konnen ohne dabei ein
direktes Versagenskriterium in der FE-Simulation zu implementieren, wurden die Vergleichs-

spannungs- und -dehnungswerte in den o.g. kritischen Bereichen fiir den gesamten Belas-
tungsvorgang ermittelt, Bild 4.50. Dadurch kann neben der maximal ertragbaren dufleren

Belastung zusétzlich der zu erwartende Versagensort ndherungsweise vorhergesagt werden.
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Bild 4.50:  Von Mises Dehnung fiir das Modell 2 a) und das Modell 3 b), von Mises Spannung fiir
das Modell 2 c) und das Modell 3 d) fiir die kritischen Bereiche in Bild 4.49; Modell 2: WEZ-2 mit
Materialkenndaten der WEZ (instrumentierte Eindringpriifung) Modell 3: WEZ-2 mit Materialkennda-
ten der Schweiflinse

Bild 4.50a und Bild 4.50b zeigen das Dehnungsverhalten fiir die jeweiligen Bereiche und
Simulationsmodelle durch die Darstellung der von Mises Dehnung beziiglich der Kraft.
Abhingig von den Bereichen und den Simulationsmodellen erfolgt oberhalb einer spezifi-
schen Kraft eine exponentielle Zunahme der Dehnung. Die maximalen Dehnungen treten
dabei im Grundwerkstoff auf. Die Spannungsverhéltnisse im Fiigebereich zeigen Bild 4.50b
und Bild 4.50c. Abhdngig von den untersuchten Bereichen ist zunichst eine lineare Zunahme
der Spannung bis zum Erreichen der jeweiligen bereichsabhingigen Streckgrenzen zu be-
obachten. Oberhalb dieser spezifischen Spannung verringert sich die Steigung der Spannungs-
Kraftkurve, zeigt aber weiterhin niherungsweise einen linearen Verlauf. Die hdchsten Span-
nungen liegen im kerbnahen Bereich vor, wihrend im Grundwerkstoff die niedrigsten Span-
nungen wirken.
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5 Diskussion

Wesentliches Ziel der vorliegenden Arbeit ist die systematische Analyse der Entwicklung des
Austenitgehaltes und speziell die quantitative Bestimmung des umwandlungsfédhigen
Austenitanteils im Grundwerkstoff und insbesondere im wirmebehandelten Bereich von
Widerstandspunktschwei3verbindungen aus TRIP Stahl. In den anschlieBenden Kapiteln
erfolgt nun eine gezielte Diskussion und Interpretation der Ergebnisse hinsichtlich der o.g.
Zielstellung sowie den aus den Anderungen des Austenitgehaltes resultierenden mechanisch-
technologischen Kennwerten im Fiigebereich. Dariiber hinaus wird die Ubertragbarkeit der
Ergebnisse der simulierten Proben auf das real vorliegende Material der Schweillverbindung
bewertet.

5.1 Mechanisch-technologische Kennwerte und y — oy
Phasenumwandlung des Grundwerkstoffs

Die im einachsigen Zugversuch unter Verwendung der optischen Dehnungsfeldmessung
ermittelten technischen und wahren Spannungs-Dehnungskurven zeigen ein fiir TRIP Stdhle
typischen Verlauf. Sowohl die Zugfestigkeit als auch die Bruchdehnung entsprechen den
Angaben nach DIN EN 10336 [173]. Hingegen liegt die Streckgrenze geringfiigig unterhalb
der Mindestangaben. Bemerkenswert ist, dass die wahre Bruchdehnung bei vergleichbarer
Festigkeit deutlich {iber den Literaturangaben liegt [26], [30], [31]. Die hohen Bruch- und
Gleichmal3dehnungen weisen die hohe Kaltverfestigungsfiahigkeit des untersuchten TRIP
Stahls nach.

Der die Umformbarkeit kennzeichnende Kaltverfestigungsexponent n erreicht mit 0,3 ein fiir
niedriglegierte TRIP Stihle typischen Wert [23], [24]. Bemerkenswert ist jedoch, dass im
Gegensatz zu Arbeiten von [6], [26], [30] der n-Wert bei zunehmender Dehnung nahezu
konstant bleibt und auch bei hohen Dehnungen oberhalb der Gleichmaf3dehnung nicht signifi-
kant abfillt. Dariiber hinaus konnen durch den dehnungsunabhédngigen n-Wert bereits qualita-
tive Aussagen zur Austenitumwandlung und -stabilitét getroffen werden. So charakterisiert
ein konstanter n-Wert eine iiber die Dehnung kontinuierliche y — oy Phasenumwandlung.
Das weist auf die Existenz von Austenitkdrnern unterschiedlicher Stabilitdt [29] hin, d.h. auf
Austenitkorner die bei niedriger Dehnung in Martensit umwandeln als auch auf solche die bei
hoheren Dehnungen umwandeln. Dieser Sachverhalt wird im Folgenden weiterfiihrend disku-
tiert.

Um die martensitische Phasenumwandlung im Zugversuch auch bei hohen lokalen Dehnun-
gen prizise analysieren zu konnen, soll eine Ubertragbarkeit der aus den ex-situ Zugversu-
chen mittels optischer Dehnungsfeldmessung ermittelten wahren Spannungs-Dehnungskurven
auf die in-situ Zugversuche (keine Dehnungsmessung moglich) erfolgen. Bild 5.1 zeigt ver-
gleichend den aus dem jeweiligen Zugversuch ermittelten Zusammenhang zwischen der
technischen Spannung und der Verlingerung der Probe. Da die Spannungs-
Verldngerungsverldufe nahezu identisch sind, wird vereinfacht die wahre Spannungs-
Dehnungskurve des ex-situ Zugversuchs fiir die folgenden Auswertungen der y — ay Phasen-
umwandlung genutzt.
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Bild 5.1:  Gegeniiberstellung der Spannungs-Verlingerungskurve fiir die Zugversuche bei der in-

situ Phasenanalyse und der ex-situ Vergleichsmessung zur Bewertung der Ubertragbarkeit der ermit-
telten Kenndaten

Die qualitative Charakterisierung der Y — oy Phasenumwandlung gelingt durch die alleinige

Darstellung der y-Beugungsintensititen in Abhdngigkeit von der wahren Spannung bzw.
wahren Dehnung, Bild 5.2.

20 =10.3 deg

Intensitat in cts

Bild 5.2:  Entwicklung der y-Beugungsintensitdten in Abhdngigkeit von der wahren Spannung und
der wahren Dehnung
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Bis zu einer wahren Spannung von 875 MPa bzw. einer wahren Dehnung von 0,2 erfolgt eine
signifikante Verringerung der y-Beugungsintensititen. Eine weitere Erhohung der Span-
nung / Dehnung fiihrt lediglich zu einer geringen Abnahme der Intensitdten. Dabei ist, mit
Ausnahme der 220y-Gitterebene, fiir alle Gitterebenen ein linearer Abfall der Peakintensititen
zu beobachten. Dadurch wird die auf Basis des n-Wertes geschlussfolgerte kontinuierliche y
— o Phasenumwandlung bis zu einer Dehnung von 0,2 prinzipiell bestétigt. Oberhalb einer
wahren Dehnung von 0,2 verringert sich die Peakintensitét jedoch nicht signifikant. Das weist
auf den Abschluss der y — aym Phasenumwandlung hin. Damit werden die auf Basis des n-
Wertes getroffenen Aussagen beziiglich einer iiber den gesamten Belastungsprozess kontinu-
ierlich stattfindenden Austenitumwandlung nicht bestdtigt. Demzufolge kann der n-Wert nicht
als alleiniges Merkmal zur Charakterisierung der Kontinuitét der y — oy Phasenumwandlung
herangezogen werden.

Die beobachtete Erhohung der 110a- und 2200-Beugungsintensitidten bei plastischer Verfor-
mung charakterisiert eine Texturentwicklung durch Drehung von a-Koérnern in Zugrichtung.
Die 1100- und 2200-Beugungsintensititen nehmen zu, da die {110} Gitterebene die bevor-
zugte Gleitebene ist und sich folglich die a-Korner bevorzugt in diese Gitterebene drehen. Die
Berechnung des Restaustenitgehaltes im Abhéngigkeit von der Dehnung (Verhéltnis der
Integralintensitidten der a-Phase und y-Phase, Gleichung 3.6) wird jedoch hierdurch nicht
wesentlich beeinflusst, da sich die Beugungsintensititen der anderen a-Netzebenen (200a.-,
2000, 221a, 310a, 321a) in &dhnlichem MaBe verringern wie die 1100- und 220a-
Beugungsintensititen ansteigen, siche Bild 5.3. Die einheitliche Verschiebung der Beugungs-
intensititen zu geringeren Energiewerten deutet weiterhin auf eine ansteigende Zugspannung
in den Atomlagen der Gitterebenen hin.
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Bild 5.3:  Beispielhafte Darstellung der Entwicklung der a-Beugungsintensitdten in Abhdngigkeit
von der wahren Dehnung ¢
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Die quantitative Analyse des Austenitgehaltes hat in Uberstimmung mit den Arbeiten von
Choi et al. [71] und Soulami et al. [79] gezeigt, dass die y — aym Phasenumwandlung oberhalb
der globalen Streckgrenze (definiert als Beginn des globalen plastischen FlieBens, P1) bzw.
der phasenspezifischen Streckgrenze auftritt, siche auch Bild 5.4. Demzufolge konnte fiir den
hier untersuchten TRIP Stahl keine spannungsunterstiitzte sondern lediglich eine dehnungsin-
duzierte y-Phasenumwandlung nachgewiesen werden. Die Umwandlung des Austenits in
Martensit setzt dabei nach Uberschreiten der phasenspezifischen Streckgrenze, d.h. zwischen
550 MPa und 600 MPa, ein. Anzumerken bleibt, dass die ermittelten phasenspezifischen
Streckgrenzen sowohl der y- als auch der a-Phase eine gute Ubereinstimmung mit den Arbei-
ten von Choi et al. [70] und Soulami et al. [79] zeigen.
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Bild 5.4:  Phasenspezifische wahre Spannung im Austenit und Austenitgehalt in Abhdngigkeit von
der globalen wahren Dehnung - Detaildarstellung

Die nahezu lineare Verringerung des Austenitgehaltes nach Einsetzen der plastischen Ver-
formung ist konsistent zu der qualitativen Phasenanalyse (y-Peakintensititen). Jedoch wird die
kritische Dehnung / Spannung fiir die Beendigung der messbaren y — oy Phasenumwandlung
zu 0,225 ermittelt. Somit kann zusammenfassend festgestellt werden, dass im Bereich globa-
ler plastischer Verformung bis zu einer wahren Dehnung von 0,225 eine kontinuierliche
vy — am Phasenumwandlung stattfindet bei der sich der Austenitgehalt auf ca. 60 % des Aus-
gangswertes reduziert. Somit sind unter den vorliegenden Priifbedingungen (Raumtemperatur,
quasi-statischer Zugversuch, einachsige Belastung) selbst bei sehr hohen lokalen Dehnungen,
wie sie oberhalb der Gleichmafldehnung auftreten, ca. 40 % des verbleibenden Austenits
stabil. Das entspricht einem Austenitgehalt von ca. 6 %.

Ursache fiir den Abschluss der Phasenumwandlung kann zum einen der Effekt der mechani-
sche Stabilisierung, d.h. die hohe plastische Verformung des Austenits, sein [46], [48]. Wei-
terhin wiesen die Hellfeldaufnahmen (Bild 4.3a) im stark verformten Bereich der gepriiften
Zugprobe die Existenz lamellarer Austenitkdrner nach, die nach [20], [21] eine hohere Stabili-
tat als der inselformige Austenit aufweisen. Dariiber hinaus konnten durch diese TEM Auf-
nahmen Austenitkdrner mit einer Korngrole < 1 um ermittelt werden (Bild 4.3b) die nach

85



[66], [103], [104] eine hohe Stabilitit aufweisen. Somit kann die geringe GroBe der
Austenitkdrner u.a. zur beobachteten unvollstindige y — oy Phasenumwandlung beitragen.

Eine fundierte Bewertung der Stabilitit des Austenits bzw. der Phasenumwandlungskinetik
gelingt durch die Analyse der Anderung des Austenitgehaltes in Abhiingigkeit von der wahren
Dehnung entsprechend Gleichung 3.8 [75], [76]. So kennzeichnen k, und folglich

VL—Ldie Austenitstabilitdt. Dabei gilt, je kleiner k, bzw. 1t (bezogen auf einen
7 70 4 70

spezifischen Dehnungswert) desto stabiler ist der vorliegende Austenit. Bild 5.5a zeigt die

, I 1. L L

Anderung von — ———1in Abhéngigkeit von der wahren Dehnung sowohl fiir den in dieser
4 70

Arbeit verwendeten TRIP Stahl als auch fiir eine Reihe von niedriglegierten TRIP Stihlen mit

unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung.
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Bild 5.5:  Analyse der Austenitstabilitdt des untersuchten TRIP Stahls HCT690T durch a) die

Gegeniiberstellung der 1/V, - 1/V,-Werte mit Literaturangaben und b) der k,-Werte in Abhdngigkeit
des Kippwinkels y (siehe Bild 3.18)

Es kann festgestellt werden, dass der in dieser Arbeit verwendete CMnAI-TRIP Stahl im
geringfiigig unterhalb des aus der Literatur ermittelten Streubandes liegt. Demzufolge kann
der vorliegende Austenit auch im Vergleich zu den im Schrifttum vorgestellten TRIP Stihlen
als vergleichsweise stabil bezeichnet werden. Dies ist neben den bereits diskutierten Faktoren
auch auf die chemische Zusammensetzung, speziell auf den Aluminiumgehalt, zurtickzufiih-
ren. So wird nach Samek et al. [102] die hochste Austenitstabilitit bei dem CMnAI-TRIP
Stihlen erreicht, wihrend die geringste Austenitstabilitidt bei CMnSi-TRIP Stihlen vorliegt.
Dies wird auch durch die Auswertung der Literatur bestdtigt, da im oberen Streubereich
(weniger stabiler Austenit) iiberwiegend CMnSi-TRIP Stidhle [20], [70], [75], [78] und im
unteren Streubereich CMnAI-TRIP Stihle [80], [81] vorliegen. Bemerkenswert ist weiterhin,

dass im Gegensatz zu den in der Literatur verwendeten TRIP Stdhlen der hier untersuchte
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TRIP Stahl eine maximale wahre Dehnung 0,225 (P2) aufweist oberhalb der keine signifikan-
te Y — am Phasenumwandlung stattfindet. Demzufolge kann der TRIP-Effekt oberhalb dieser
Dehnung bzw. der vorliegenden globalen Spannung keinen deutlichen Einfluss auf die me-
chanischen Kennwerte ausiiben.

Der fiir die Austenitstabilitét charakteristische k,-Wert ist in Bild 5.5b fiir die verschiedenen
Kippwinkel y der Zugprobe (siche Bild 3.18) dargestellt. Es zeigt sich, dass der k,-Wert
bezogen auf den Kippwinkels y der Zugprobe relative stark streut (um ~250% zwischen dem
Mittelwert bei 56° und den Mittelwert bei 36°). Vergleichbare Streuungen wurden auch von
[76] festgestellt. Der durchschnittliche k,-Wert liegt dabei deutlich unter den Angaben von
Kruiver et al. [76] und bestitigt somit die oben dargestellte hohe Austenitstabilitidt im hier
untersuchten TRIP Stahl.

Die Untersuchungen zur Homogenitét der y — oy Phasenumwandlung zeigen, dass bei einer
Verlédngerung der Probe aufgrund der unterschiedlichen Dehnungswerte fiir die verschiedenen
Zonen (Z0 - Z2) abweichende Austenitgehalte und demzufolge verschiedenartige Phasenum-
wandlungscharakteristiken vorliegen. Um eine Aussage zur Homogenitét der dehnungsindu-
zierten Y — oy Phasenumwandlung zu erhalten ist es jedoch zweckmiBig die jeweiligen
Austenitgehalte bei identischen Dehnungswerten zu vergleichen und nicht wie o.g. bei glei-
chen Verldngerungen, siehe Bild 5.6.
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Bild 5.6:  Entwicklung des Austenitgehaltes in Abhdngigkeit von der wahren Dehnung fiir unter-
schiedliche Bereiche der Zugprobe

Festzustellen ist, dass sowohl im Bereich Z0 als auch im Bereich Z1 und Z2 vergleichbare
Austenitgehalte vorliegen und demzufolge die y — oy Phasenumwandlung nahezu identisch
ist. Im Bereich Z0 wird aufgrund der vorliegenden Spannungsverhiltnisse eine gro3ere wahre
Dehnung erzielt und somit ein groBerer Gesamtabfall des Austenitgehaltes beobachtet.

. . 1 . D
Durch die vergleichende Darstellung von — ——— in Abhéngigkeit von der wahren Dehnung
7 70
kann zusétzlich die Stabilitdt des Austenits in den jeweiligen Bereichen bewertet werden.
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Dabei wird fiir die untersuchten Probenbereiche eine vergleichbare Austenitstabilitit nachge-
wiesen, siche Bild 5.7.

107 . ,
—=—Z70
—o—2Z1
——72 ——"
/./.
e
O/gffé’
/
2 L
= 10%F .
| ]
2
10'3 1 1 1 1 MR | 1 1 L
10° 10" 10°

Wahre Dehnung

Bild 5.7:  Vergleichende Darstellung des Austenitstabilitdt fiir verschiedene Bereiche der Zugprobe
(20, Z1, Z2) durch die die Analyse von 1/Vy - 1/Vy0

Die dargestellten Ergebnisse zeigen somit, dass, unter Vorrausetzung einer einachsigen Zug-
beanspruchung und bei identischen Dehnungen, die y — oy Phasenumwandlung in einem
Bauteil nahezu homogen erfolgt. Sollten in einem Umformprozess jedoch lokal abweichende
Dehnungen oder mehrachsige Beanspruchungen auftreten, konnen unterschiedliche
Austenitgehalte vorliegen, so dass sich das Bauteil unter Betriebsbelastungen lokal unter-
schiedlich verhalten kann.

5.2 Einfluss eines Temperaturzyklus auf den Austenitgehalt
5.2.1 In-situ Phasenanalyse

Durch den direkten Zusammenhang zwischen den Peakintensititen der ao- bzw. y-
Gitterebenen und dem Phasengehalt konnen zunéchst qualitative Aussagen zur Entwicklung
des Austenitgehaltes in Abhédngigkeit von der Temperatur getroffen werden, siche Bild 4.14.
So zeigen die Ergebnisse, dass zwischen 300 °C und 400 °C eine wesentliche Verringerung
der y-Peakintensititen und somit des Austenitgehaltes auftritt. Die Verringerung des Austenits
resultiert dabei aus dem diffusionsgesteuerten Zerfall des Austenits in Ferrite und Karbide
[111] und stimmt mit den Literaturangaben iiberein [110], [112], [113], [114]. Zu beachten
ist, dass der Zerfallsprozess von Austenit in Ferrit und Karbid diffusionsgesteuert [115] und
somit zeitabhdngig ist. Daher kann die Heizrate bzw. bei einer stufenartiger Erwdrmung
zusitzlich die Verweilzeit je Messstufe den Phasengehalt beeinflussen.
Eine deutliche Karbidausbildung kann dabei zwischen 500 °C und 600 °C im Beugungsspekt-
rum beobachtet werden. Vergleichbare Ergebnisse wurden von Choi et al. [110] mittels
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Synchrotronstrahlung an einem CMnSi-TRIP Stahl ermittelt. Demnach ist davon auszugehen,
dass sich Eisenkarbid in Form von Zementit (Fe;C) ausbildet.

Uber einer Temperatur von 650 °C erfolgt die Neubildung des Austenits die durch eine Zu-
nahme der y-Peakintensitéten charakterisiert, und mit einem Zerfall des Zementits verbunden
ist, siche Bild 4.14 und Bild 4.15. Das fiihrt dazu, dass iiber einer Temperatur von 800 °C die
v-Peakintensitidten deutlich iiber den Werten der a-Gitterebenen liegen und folglich ein
Austenitgehalt deutlich iiber 50 % zu erwarten ist. Bei Abkiihlung der Probe erfolgt bereits bis
500 °C eine erhebliche Reduzierung des Austenitgehaltes, was durch eine Minimierung der y-
Peakintensititen auf Hohe des Grundrauschens gekennzeichnet ist.

Die bei einer kontinuierlichen Erwdrmung durchgefiihrte quantitative Analyse des
Austenitgehaltes bestétigt grundsétzlich die Ergebnisse der qualitativen Phasenanalyse. So
kann in Ubereinstimmung mit den in-situ Messungen von Amirthalingam [114] und den
Arbeiten von Choi et al. [110], [112] ein allmdhlicher Zerfall des Austenits ab einer Tempera-
tur von 400°C und ein beschleunigter Zerfalls ab 450 °C beobachtet werden. Der
Absolutwert des verbleibenden Austenits ist mit ca. 3 % mit den Ergebnissen von
Amirthalingam [114] vergleichbar. Eine signifikante Neubildung des Austenits erfolgt ab ca.
600 °C. Demnach wird dabei die Ac;-Temperatur {iberschritten und es erfolgt eine
Austenitbildung durch Umwandlung der a-Phase in die y-Phase. Eine vergleichbare A.;-
Temperature ist in den Untersuchungen von Kapustka et al. [117] (Bild 3.3) bestimmt wor-
den. Die geringen Unterschiede zu der hier angegebenen A;-Temperatur kdnnen aus der
abweichenden chemischen Zusammensetzung der verwendeten TRIP Stdhle resultieren. Zum
anderen gelten die in [117] dargestellten A; und A; Temperaturen lediglich fiir eine langsame
Abkiihlung und nicht fiir einen Aufwérmprozess.

Bei einer in den Ofenversuchen erreichten maximalen Temperatur von 8§90 °C wurde ein
Austenitgehalt von ca. 85 % ermittelt. Vergleichbare Werte konnten auch von [114] ermittelt
werden. Weiterhin deuten die Ergebnisse, insbesondere unter Beriicksichtigung der Dilatati-
onskurven (Gleeble Versuche) darauf hin, dass die Neubildung der y-Phase bei 890 °C nicht
abgeschlossen ist. Da jedoch in diesen Versuchen keine Probentemperaturen oberhalb von
900 °C moglich waren, konnte die Acz-Tempratur in diesen Versuchen nicht bestimmt wer-
den. Eine Quantifizierung der Ag-Tempratur erfolgt schlieBlich durch Gleeble-Versuche
durch die Auswertung der Dilatation.

In Hinblick auf die schweitechnische Verarbeitung von TRIP Stéhlen und den praktischen
Einsatz gefiigter Bauteile ist die resultierende Gefiigeausbildung nach erfolgter Abkiihlung
von iibergeordneter Bedeutung. Es sei darauf hingewiesen, dass in den in-situ Ofenversuchen
keine dem Schweillprozess dquivalenten Abkiihlraten erzielt werden konnten (170 °C/min zu
> 1000 °C/s), so dass die dargestellten Ergebnisse zunichst nur einen grundsétzlichen Ein-
blick in die temperaturabhidngig Phasenausbildung des TRIP Stahls geben.

Um die y—oa-Phasenumwandlung entsprechend der sich ausbildenden Phasen zu charakteri-
sieren, wird das ZTU Schaubild nach [126] herangezogen, siche Bild 5.8. Gekennzeichnet ist
dabei eine Temperaturkurve, die ndherungsweise zu einer tg/s Zeit fiihrt, die mit der in den in-
situ Experimenten vorliegenden tgs Zeit iibereinstimmt.

Die y-Phasenumwandlung bei Abkiihlung auf Raumtemperatur kann wie in Bild 5.9 darge-
stellt in drei Bereiche eingeteilt werden. Die Charakterisierung dieser Bereiche soll nun
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mittels des o.g. ZTU-Diagramms temperaturspezifisch erfolgen. Demnach resultiert die
drastische Reduzierung des Austenits im Bereich 1 (750 °C bis 675 °C) zunidchst aus der
Umwandlung von Austenit in Ferrit. Anschlieend folgt eine méBige Verringerung des
Austenitgehaltes im Bereich II (675 °C bis 525 °C) durch die Umwandlung in Perlit. SchlieB3-
lich kdnnen im Bereich III (525 °C bis 40 °C) geringe Mengen von Bainit ausgebildet werden.
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Bild 5.8:  ZTU-Diagramm eines dem untersuchten TRIP Stahl vergleichbaren Werkstoffes mit
Kennzeichnung des in diesen Untersuchungen gemessenen Temperatur-Zeitverlaufs
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Bild 5.9:  Relative Anderung des Austenitgehaltes in Abhéngigkeit von der Zeit, Einteilung in
relevante Temperaturbereiche

Mit Hilfe von in-situ Messungen mittels Synchrotronstrahlung konnten die Austenitzerfalls-,
- neubildungs und Umwandlungstemperaturen fiir den untersuchten TRIP Stahl HCT690T
identifiziert werden. Dabei kann prinzipiell ein fiir TRIP Stihle typisches temperaturabhingi-
ges Verhalten beobachtet werden, das durch einen Austenitzerfalls zwischen 400 °C - 600 °C,
einer Austenitneubildung (bis ca. 900 °C) und einer stufenartigen Austenitumwandlung im
Abkiihlprozess gekennzeichnet ist.
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5.2.2 Einfluss der Aufheiz- und Abkiihlrate

Bild 5.10a zeigt vergleichend den Einfluss der unterschiedlichen Aufheizraten auf die Ent-
wicklung des Austenitgehaltes, wobei ein direkter Einfluss der Aufheizrate auf den
Austenitgehalt nachgewiesen werden kann.
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Bild 5.10: a) Entwicklung des Austenitgehaltes im Aufheizprozess bei unterschiedlichen Heizraten b)
Verdnderung des Austenitgehaltes im Aufheizprozess in Abhdngigkeit von der Zeit

Bei der hoheren Autheizrate (100 °C/min) tritt eine Verschiebung des Austenitzerfalls zu
hoheren Temperaturen auf. Begriindet wird dies durch den Mechanismus der
Austenitumwandlung. So erfolgt die o — 7 - Phasenumwandlung diffusionsgesteuert, d.h. sie
ist zeitabhingig. Das fiihrt bei einer hoheren Autheizrate zu einer geringeren Verweildauer
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bei der jeweiligen Temperatur und folglich zu einem beziiglich der Temperatur verzogerten
Austenitzerfall. Bild 5.10b zeigt zur Verdeutlichung die Abhédngigkeit des Austenitgehaltes
von der Messzeit. Da die bei hoheren Temperaturen einsetzende a — y-Phasenumwandlung
ebenfalls diffusionsgesteuert ist, kann die verzogerte Zunahme des Austenitgehaltes bei einer
hoheren Aufheizrate auch auf diesen Fakt zuriickgefiihrt werden.

In Hinblick auf den Schweillprozess und der resultierenden Gefiigezusammensetzung ist die
Abkiihlphase von wesentlicher Bedeutung. Es kann festgestellt werden, dass die y — o -
Phasenumwandlung bei einer hoheren Abkiihlgeschwindigkeit im Temperaturbereich von
750 °C bis ca. 675 °C verzogert erfolgt, siehe Bild 5.11.
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Bild 5.11: Verringerung des Austenitgehaltes im Abkiihlprozess in Abhdngigkeit von der Temperatur

Unter der Voraussetzung einer rein diffusionsgesteuerten Phasenumwandlung kann auch hier
als Ursache die geringere Verweildauer bei der jeweiligen Temperatur und der damit verbun-
dene gehemmte Diffusionsprozess genannt werden. Die Annahme einer rein diffusionsgesteu-
erten, d.h. einer martensitfreien Phasenumwandlung in diesen Temperaturintervall kann durch
die in Bild 5.8 vorgegebenen Martensitstarttemperatur von 400 °C bestétigt werden. Unter-
halb einer Temperatur von 550 °C liegen keine signifikanten Unterschiede im Austenitgehalt
Vor.

Aus den o.g. Ergebnissen wird deutlich, dass die Autheiz- und Abkiihlrate einen signifikanten
Einfluss auf die Austenitgehalt im Aufwidrm- und Abkiihlprozess haben konnen. So fiihren
hohere Autheizraten zu einer Verschiebung des Austenitzerfalls zu hoheren Temperaturen,
wiahrend hohere Abkiihlraten zu einer verzogerten y—o-Phasenumwandlung fiihren. Von
iibergeordneter Bedeutung ist dabei jedoch, dass die hier untersuchten Abkiihlraten keinen
Einfluss auf die keinen signifikanten Einfluss auf den bei Raumtemperatur, d.h. nach dem
Wirmebehandlungsprozess, vorliegenden Austenitgehalt haben. Eine Ubertragung auf den
Schweiprozess kann jedoch nicht gewéhrleistet werden, da die Abkiihlraten hier deutlich
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groBBer sind als in den Ofenversuchen und folglich diffusionskontrollierte Vorginge unter-
driickt bzw. verzégert werden. Somit kénnen durch die in-situ Messungen lediglich grundle-
gende Anhaltspunkte zum temperaturspezifischen Verhalten von TRIP Stihlen gewonnen
werden.

5.2.3  Austenitgehalt bei unterschiedlichen Spitzentemperaturen

In Bild 5.12 sind sowohl die fiir die jeweiligen Spitzentemperaturen bestimmten
Austenitgehalte als auch die nach Abkiihlung auf Raumtemperatur vorliegenden
Austenitgehalte vergleichend wiedergegeben. Zu beachten ist, dass, bedingt durch die relativ
geringe Abkiihlgeschwindigkeit, auch in diesem Fall eine rein diffusionsgesteuerte Phasen-
umwandlung vorlag. Die unterschiedlichen Austenitgehalte bei den vorliegenden Spitzentem-
peraturen lassen sich auf die in dem jeweiligen Temperaturbereichen erfolgenden Zerfalls-
und Neubildungsprozesse des Austenits zuriickfiihren. Ein Vergleich mit den vorangestellten
Versuchsreihen (kontinuierliche /stufenférmige Erwirmung) zeigt eine relativ gute Uberein-
stimmung der Ergebnisse. So erfolgt bei 500 °C eine signifikate Reduzierung des
Austenitgehaltes, wahrend bei 700 °C und 940 °C ein geringer bzw. signifikanter Anstieg des
Austenitgehaltes im Vergleich zum Anfangsgehalt (Raumtemperatur) vorliegt. Der bei einer
Temperatur von 940 °C vorliegende hohe Austenitgehalt korreliert dabei mit den Untersu-
chungen von [114].
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Bild 5.12: Austenitgehalt bei Erreichen der jeweiligen Spitzentemperatur sowie nach Abkiihlung auf
Raumtemperatur

Von wesentlich groflerer Bedeutung fiir das mechanische Verhalten von Schweillproben ist
das Gefiige nach dem Abkiihlprozess. So wird bei einer Spitzentemperatur von 940 °C und
einer Abkiihlrate von effektiv 170 °C/min ein Austenitgehalt von 6,5 % erzielt. Dies ent-
spricht nahezu den Ergebnissen der vorangestellten Versuchsreihen (kontinuierliche und
stufenartige Erwdrmung) und den Ergebnissen von [114]. Fiir die Spitzentemperaturen von
700 °C und 500 °C werden hingegen abweichende Ergebnisse beobachtet. So werden bei
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diesen Temperaturen einheitlich Restaustenitgehalte von ~3 % ermittelt. Unter Berticksichti-
gung der Streuung wird der Unterschied im Austenitgehalt bezogen auf die Spitzentemperatur
zunichst als gering eingestuft. Um eine Signifikanz der Ergebnisse zu bestétigen, sind jedoch
weitere Untersuchungen mit einer hdheren Probenanzahl erforderlich.

Es sei auch hier darauf hingewiesen, dass bei den vorliegenden Abkiihlraten nur rein diffusi-
onsgesteuerte Phasenumwandlungen erfolgen und die Ergebnisse demzufolge nur fiir diese
Bedingungen gelten. Damit ist eine Ubertragung auf den SchweiBprozess deutlich einge-
schrinkt.

Die Untersuchungen mittels Synchrotronstrahlung im Ofenversuch ermdglichen eine generel-
le Beschreibung des Phasenumwandlungsverhaltens von Austenit bei relativ geringen Auf-
heiz- und Abkiihlraten. Dadurch gelingt eine Analyse sowohl des diffusionskontrollierten
Austenitzerfalls- wie auch der diffusionskontrollierten Austenitneubildung und -umwandlung.
Jedoch kénnen mit dieser Methode nicht die fiir den Punktschweillprozesse typischen diffusi-
onshemmenden Bedingungen bedingt durch die hohen Autheiz- und Abkiihlraten nachgestellt
werden. Daher ist fiir die Analyse des Einflusses eines Punktschweiflprozesses auf den
Austenitgehalt erforderlich ex-situ Untersuchungen mit schwei3prozessdhnlichen Tempera-
turprofilen durchzufiihren.

5.2.4  Ex-Situ Phasenanalyse

5.2.2.1 Ermittlung der Phasenumwandlungstemperaturen

Die Gleeble-Versuche zeigen insbesondere den Einfluss hoher Autheizraten auf den
Austenitgehalt und die Austenitbildung. Die im Aufheizprozess mittels Einsensor-Differenz-
Thermoanalyse sowie Dilatometermessungen bestimmten A.;-Temperaturen von 665 °C bzw.
640 °C bis 660 °C weisen eine relativ gute Ubereinstimmung mit den o.g. in-situ Messungen
auf. So liegt der messbare Beginn der Austenitneubildung mit 20 °C bis 40 °C nur geringfiigig
oberhalb der im in-situ Versuch bestimmten A.;-Temperatur. Diese Abweichung kann aus der
deutlich hoheren Aufheizrate in den Gleeble-Versuchen (1200 C/s zu 170 °C/min) resultieren,
so dass die zeitabhidngige o — y-Phasenumwandlung bei einer hoheren Temperatur einsetzt.
Eine Verschiebung der A.;-Temperatur zu héheren Temperaturen bei hohen Aufheizraten ist
hinlanglich bekannt und beispielsweise in [130] fiir einen Wilzlagerstahl 100Cr6 beschrieben.
In Hinblick auf die Ac-Temperatur, d.h. dem Ende der Austenitneubildung, sind keine ein-
deutigen Vergleiche der Gleeble-Versuche und der in-situ Messungen moglich. Jedoch wiesen
Messungen mittels Synchrotronstrahlung nach, dass die Ac-Temperatur oberhalb von 900 °C
liegt, wodurch die Ergebnisse der Gleeble-Versuche (930 °C) tendenziell bestétigt werden
konnen.

Die in dieser Arbeit durch unterschiedliche Methoden bestimmten A.;- und Acs-Temperaturen
zeigen prinzipiell eine gute Ubereinstimmungen zu den in Bild 3.2 nach [114], [117] fiir
verschiedene TRIP Stidhle dargestellten Umwandlungstemperaturen. So konnen fiir die A;-
Temperatur Abweichungen zwischen 80 °C [114] und 20 °C [117] festgestellt werden. Die
Abweichung bei der Ag-Temperatur liegt bei ca. 100 °C. Es sei nochmals darauf hingewie-
sen, dass die ermittelten Temperaturunterschiede aus der ungleichen chemischen Zusammen-
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setzung der TRIP Stdhle sowie der eingeschriankten Giiltigkeit der Phasendiagramme (siche
[117]) bei Aufheizprozessen resultieren kdnnen.

In Hinblick auf die martensitische Phasenumwandlung wihrend des Abkiihlungsprozesses
konnte sowohl durch die Gleeble-Versuche unter Verwendung der Dilatometerkurven und des
Temperatur-Zeitverlaufs als auch durch die Ofenversuche eine Ms-Temperatur von ca. 400 °C
bestimmt werden. Eine entsprechende Mg-Temperatur wurde von Zhang et al. in [126] fiir
einen TRIP Stahl vergleichbarer chemischer Zusammensetzung vorgestellt.

5.2.2.2 Einfluss des Wirmzyklus auf den Austenitgehalt

Die in den Gleeble-Versuchen und den Ofenexperimenten verwendeten Temperaturzyklen zur
Nachbildung des Punktschweillprozesses fiihren einheitlich zu einer Reduzierung des
Austenitgehaltes. Fiir die Ofenversuche kann dies qualitativ durch die Gegeniiberstellung der
Beugungsintensititen der 200y-Gitterebenne fiir die Spitzentemperaturen 500 °C, 700 °C und
die unbehandelte Probe nachgewiesen werden, siche Bild 5.13. Die Ergebnisse fiir 900 °C und
1200 °C sind mit den Resultaten fiir 700 °C vergleichbar und werden daher hier nicht darge-
stellt. Es zeigt sich, dass lediglich bei einer Spitzentemperatur von 500 °C (bei nachfolgender
Abschreckung) eine signifikante Peakintensitdt ermittelt werden konnte. Oberhalb dieser
Spitzentemperatur sind demnach nur geringe Austenitgehalte zu erwarten.

1000 , . , . , . , . ,

800 - -
‘" Unbehandelt

600

500 °C und abgeschreckt

400

Intensitat in cts

200

124 126 128 130 132
2 Thetain °

Bild 5.13: Einfluss der Spitzentemperatur auf die Beugungsintensitdt der 200y-Gitterebene; Messung
mittels Rontgenstrahlung (winkeldispersive Methode), auf die Darstellung der Beugungsintensitditen
bei 900 °C und 1200 °C wird aufgrund der Vergleichbarkeit zu 700 °C verzichtet

Eine quantitative Bewertung des Austenitgehaltes unter Nutzung von Synchrotronstrahlung
fiir die Gleeble- sowie fiir die Ofenproben zeigt vergleichend Bild 5.14. Zusétzlich sind die
fiir die Ofenproben mittels Farbniederschlagsdtzung bestimmten Austenitgehalte dargestellt.
In Hinblick auf die Spitzentemperatur kann sowohl bei den Gleeble-Versuchen als auch den
Ofenexperimenten nachgewiesen werden, dass mit steigender Maximaltemperatur, in Uber-
einstimmung mit den rontgenographisch ermittelten Ergebnissen, zunédchst eine Verringerung
des Austenitgehaltes auftritt.
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Bild 5.14:  Gegeniiberstellung der fiir die Gleeble-Proben und die Ofenproben mittels
Synchrotronstrahlung und fiir die Ofenproben metallographisch bestimmten Austenitgehalte

Durch die Ofenversuche konnte weiterhin gezeigt werden, dass bis 500 °C eine vergleichs-
weise geringe und zwischen 500 °C und 700 °C eine erhebliche Reduzierung des
Austenitgehaltes einsetzt. Oberhalb einer Spitzentemperatur von 700 °C tritt hingegen keine
weitere signifikante Reduzierung des Austenitgehaltes auf. Die bei 700 °C, 900 °C und
1200 °C aufgetretenen Unterschiede in den Austenitgehalten liegen innerhalb der Streuung
der Messung und sind somit nicht signifikant. Die durch Synchrotronstrahlung ermittelten
Austenitgehalte der Ofenproben zeigen sowohl qualitativ wie auch quantitativ eine gute
Ubereinstimmung zu den metallographisch bestimmten Austenitgehalten. Demzufolge relati-
vieren sich die insbesondere bei grofen Austenitgehalten auftretenden Streuungen in den
Messergebnissen. Die bei Amirthalingam [114] beobachtete Erhohung des Austenitgehaltes
bei einer Spitzentemperatur von 800 °C (Messungen in der WEZ einer Lichtbogenschweil3-
naht) konnte hier nicht bestétigt werden.

Die vergleichsweise geringe Reduzierung des Austenitgehaltes bei 500 °C steht zunédchst im
Gegensatz zu dem in in-situ Ofenversuch bestimmten niedrigen Austenitgehalt (<5 %) bei
dieser Temperatur, siche Bild 4.18. Jedoch ist zu beriicksichtigen, dass der Zerfallsprozess des
Austenits zeitabhéngig ist, d.h. mit zunechmender Aufheizrate zu héheren Temperaturen
verschoben wird. Da sowohl bei den Gleeble-Versuchen als auch den Ofenexperimenten (ex-
situ) deutlich hohere Aufheizraten als in den in-situ Versuchen vorlagen, konnen die hohen
Austenitgehalte bei 500 °C auf einen nur eingeschrinkt ablaufenden Austenitzerfall zuriickge-
fiihrt werden. Die erhebliche Reduzierung des Austenitgehaltes oberhalb einer Spitzentempe-
ratur von 700 °C kann durch unterschiedliche Phdnomene begriindet werden. Wie in Bild 4.18
gezeigt, erfolgt die Neubildung des Austenits oberhalb von 600 °C, wobei bei hoheren Auf-
heizraten tendenziell eine verzogerte Austenitausbildung zu beobachten ist. Bei einer Spitzen-
temperatur von 700 °C kann zum einen eine geringe Verweilzeit oberhalb von 600 °C ver-
antwortlich fiir den geringen Austenitgehalt sein. Zum anderen erfolgt vermutlich durch die
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relative hohe Autheizrate in den ex-situ Untersuchungen eine Verschiebung der
Austenitausbildung zu hoheren Temperaturen.

Eine Reduzierung des Austenitgehaltes durch die martensitische Umwandlung im Abkiihlpro-
zess ist bei Spitzentemperaturen von 500 °C und 700 °C hingegen nicht zu erwarten, da bei
den Abkiihlkurven kein Haltepunkt festgestellt werden konnte, siehe Bild 5.15.
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Bild 5.15: Temperatur-Zeitverlauf fiir die Ofenproben (500 °C, 700 °C, 900 °C) und die Gleeble-

Probe (1100 °C) mit Angabe der Haltepunkte (Ms-Start)

Die geringen Austenitgehalte der Proben mit einer Spitzentemperatur oberhalb von 700 °C
sind hingegen nicht auf den Austenitzerfall, sondern im Wesentlichen auf die martensitische
Phasenumwandlung zuriickzufiihren. So ist davon auszugehen, dass sowohl bei der Spitzen-
temperatur von 900 °C als auch von 1200 °C ein liberwiegend austenitisches Gefiige vorliegt,
siehe auch Bild 5.10a. Bei der anschlieBenden Abkiihlung erfolgt neben der diffusionsgesteu-
erten Austenit zu Ferrit/Bainit Phasenumwandlung bei 400 °C die diffusionslose Umwand-
lung des Austenits in Martensit (Bild 5.15), so dass im Gefiige nur geringe Anteile an Auste-
nit vorliegen.

Die Gegeniiberstellung der Ergebnisse aus den Gleeble-Versuchen und den Ofenversuchen
(Bild 5.15) deutet zusdtzlich darauf hin, dass die unterschiedlichen Abkiihlraten ebenfalls
einen Einfluss auf den Austenitgehalt haben. So liegt bei der Gleeble-Probe (1100 °C), bei der
eine deutliche geringere Abkiihlgeschwindigkeit auftritt als bei den Ofenversuchen (900 °C /
1200 °C), tendenziell ein hoherer Austenitgehalt vor, Bild 5.14. Der Unterschied kann auf die
in geringerem Umfang stattfindende martensitische Phasenumwandlung zuriickgefiihrt wer-
den, die durch die niedrigere Unterkiihlung bei den Gleeble-Versuchen hervorgerufen wird.
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Die Ergebnisse zeigen somit, dass die Erwdrmung auf unterschiedliche Spitzentemperaturen
bei vergleichbaren Abkiihlbedingungen zu variierenden Austenitgehalten fithren kann. Dabei
wird ab einer Temperatur von 700 °C der Austenitgehalt drastisch reduziert, wobei eine
thermisch bedingte diffusionslose Umwandlung des Austenits in Martensit bei 900 °C zu
beobachten ist.

5.3 Mechanische Kennwerte und Austenitgehalt nach
simulierten Widerstandspunktschweillprozess

Die zur Simulation des Gefiiges einer Punktschweilverbindung in der WEZ
(500 °C /700 °C/ 900 °C) und des SchweiB3gutes (1100 °C /1200 °C) genutzten Tempera-
turzyklen fithren nicht nur zu einer Verianderung des Austenitgehaltes im Vergleich zum
unbehandelten Grundwerkstoff, sondern insbesondere auch zu abweichenden mechanischen
Kennwerten. In Bild 5.16 sind die Ergebnisse fiir die Gleeble-Proben, bei denen dem Punkt-
schweiprozess vergleichbare Aufheizraten erzielt wurden, und die Ergebnisse der Ofenver-
suche, bei denen dem Punktschweillprozess vergleichbare Abkiihlraten verwendet wurden,
gegeniibergestellt. Zu beachten ist, dass die wahren Spannungs-Dehnungskurven bis zur
Gleichmal3dehnung aufgetragen sind. Der Vergleich der mechanischen Kennwerte der
Gleeble- bzw. Ofenversuche fiir eine Spitzentemperatur von 500 °C zeigt trotz der signifikant
unterschiedlichen Temperaturzyklen eine gute Ubereinstimmung. Demzufolge kann ge-
schlussfolgert werden, dass in diesem Temperaturbereich die mechanischen Kennwerte nicht
durch die Aufheiz- bzw. Abkiihlraten bestimmt werden, sondern wesentlich durch die Spit-
zentemperatur. Begriindet wird dies dadurch, dass im Abkiihlprozess keine von der Abkiihl-
geschwindigkeit abhingige martensitische Phasenumwandlung auftritt (Bild 5.15) sowie
durch die vergleichbaren Austenitgehalte der Proben (Bild 5.14). Fiir eine Spitzentemperatur
von 1100 °C (Gleeble) bzw. 1200 °C (Ofen) kann eine ebenfalls gute Ubereinstimmung
festgestellt werden. Jedoch ist zu beachten, dass fiir die Gleeble-Probe durch den Bruch im
unbehandelten Grundwerkstoff keine vollstindige Spannungs-Dehnungskurve vorliegt, wo-
durch die Aussagekraft der Ergebnisse eingeschrinkt ist. Die Gegeniiberstellung mit den
Ergebnissen von Kiefling et al. [165] (Bild 2.17) zeigt hinsichtlich der erreichbaren Festigkei-
ten und GleichmaBdehnungen ebenfalls eine relativ gute Ubereinstimmung.
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Bild 5.16: Gegeniiberstellung der wahren Spannungs-Dehnungskurven fiir die Gleeble-Proben und
die Ofenproben sowie Angabe der vor dem Zugversuch vorliegenden Austenitgehalte

Das mechanische Verhalten von TRIP Stidhlen wird durch die Temperaturzyklen signifikant
beeinflusst. Aufbauend auf den Ofenproben konnen hinsichtlich des Temperatureinflusses
zwel wesentliche Bereiche identifiziert werden, siehe Bild 5.17. So erfolgt bis zu einer Tem-
peratur von 700 °C zunéchst eine wesentliche Verringerung der ertragbaren Spannung und
insbesondere der Verformbarkeit. Ab 900 °C tritt ein deutlicher Anstieg der ertragbaren
Spannungen auf, welcher jedoch mit einer weiteren Verringerung der Verformbarkeit verbun-
den ist.
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Bild 5.17: Wahre Spannung und wahre Gleichmafsdehnung in Abhdngigkeit von der Spitzentempera-
tur
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Zu beriicksichtigen ist dabei, dass die mechanische Eigenschaften von TRIP Stdhlen sowohl
durch den Austenitgehalt als insbesondere auch durch den Anteil an umwandlungsfahigen d.h.
metastabilen Austenits (TRIP-Effekt) bestimmt werden [27], [29]. In Bild 5.18 sind zusam-
menfassend der Einfluss sowohl der thermischen als auch der mechanischen Belastung auf
den Austenitgehalt dargestellt. Aus der Differenz der Austenitgehalte nach der Warmebehand-
lung und dem Zugversuch lassen sich nun die umgewandelten metastabilen Austenitanteile
bestimmen. So ist festzustellen, dass lediglich bei einer Spitzentemperatur von 500 °C signifi-
kante Austenitanteile (ca. 7 %) in Martensit umwandeln. Hingegen liegen nach einer Warme-
behandlung mit einer Spitzentemperatur von 700 °C, 900 °C und 1200 °C vernachlissigbar
kleine metastabile Austenitanteile vor (<2 %).
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Bild 5.18: Darstellung des Einflusses der Warmebehandlung und des Zugversuches (bis zum Versa-
gen) auf den Austenitgehalt im TRIP Stahl HCT690T

Den Zusammenhang zwischen dem ermittelten metastabilen Austenitanteil bzw. dem
Austenitgehalt sowie den resultierenden mechanischen Eigenschaften bei Erreichen der
GleichmaBldehnung zeigt Bild 5.19.
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a) dem Austenitgehalt und c) dem metastabilen Austenitanteil; Abhdngigkeit der wahren Spannung bei
verschiedenen Spitzentemperaturen: vom b) dem Austenitgehalt und d) dem metastabilen
Austenitanteil

Dabei kann festgestellt werden, dass die bis zu einer Spitzentemperatur von 700 °C beobach-
tete Verringerung der Verformbarkeit und der Festigkeit einheitlich mit einer Reduzierung des
initialen Austenitgehaltes bzw. des initialen metastabilen Austenitanteils verbunden ist. Da
sich die Gesamtfestigkeit des Werkstoffes aus den Einzelfestigkeiten sowie den Anteilen der
jeweiligen Phasen zusammensetzt [44], [60] kann die Festigkeitsreduktion bei 500 °C und
700 °C wesentlich auf die geringeren Austenitanteile zuriickgefiihrt werden, Bild 5.19b.
Begriindet wird dies durch die nach [71], [84], [79] vorliegende hohere Hirte und Festigkeit
des Austenits gegeniiber dem Ferrit und dem Bainit. Zu beachten ist dabei, dass bei der Wér-
mebehandlung der Austenit nicht in Martensit sondern Ferrit zerfallt [112], [113], [114].

Die Abnahme der Verformbarkeit beruht insbesondere auf dem geringeren metastabilen
Austenitgehalt bei 500 °C bzw. 700 °C, siehe Bild 5.19¢. So verringert sich bei diesen Proben
die Kaltverfestigungsfahigkeit, da die y — oy Phasenumwandlung, die nach [44], [53], [54]
zur Verschiebung der GleichmafB3dehnung zu hoheren Spannungs- und Dehnungswerten fiihrt,
in geringerem Umfang als im unbehandelten Grundwerkstoff erfolgt. Die Reduzierung der
Gleichmalldehnung von 0,26 auf 0,21 bei Erhdhung der Spitzentemperatur von 500 °C auf
700 °C lasst sich ebenfalls auf die geringeren metastabilen Austenitanteile bei 700 °C zuriick-
fihren, Bild 5.19c.

Oberhalb von 700 °C erfolgt wihrend des Abkiihlprozesses ebenfalls eine signifikante Redu-
zierung des Austenitanteils (Bild 4.21). Zusétzlich zeigt der Temperatur-Zeitverlauf (900 °C
Bild 5.15) durch die Darstellung des Haltepunktes bei 400 °C, dass wéhrend des Abkiihlpro-
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zesses Anteile an Martensit entstehen. Dies wird durch die Gefiigedarstellung in Bild 4.30e
durch die Visualisierung von nadelformigen Martensit bestétigt. Die Verringerung der
Gleichmaf3dehnung und die Zunahme der ertragbaren Spannung bei Erhdhung der Spitzen-
temperatur von 900 °C auf 1200 °C kann auf den hoheren Martensitgehalt bei der Probe die
auf 1200 °C erwarmt wurde zuriickgefiihrt werden. So ist davon auszugehen, dass bei 900 °C
vor dem Abkiihlprozess ein geringerer Austenitgehalt vorliegt als bei 1200 °C, siehe auch
Bild 3.3. Gestiitzt wird diese These durch die Ergebnisse der in-situ Autheizversuche bei
denen bei 890 °C mit 85 % ein geringerer Austenitgehalt gemessen wurde als bei 940 °C
(93 %), siehe Kap. 4.2. Demzufolge kann der Anteil an Martensit nach dem Abschrecken
ebenfalls geringer sein, was folglich zu der ermittelten hoheren Dehnungsfahigkeit fiihren
kann. Zusétzlich tritt bei der Probe die auf 1200 °C erwidrmt wurde eine Kornvergroberung
auf die ebenfalls zu einer reduzierten Dehnungsféhigkeit beitragen kann. Vergleichbares
wurde auch von KieBling et al. [165] bei Erwdrmung auf Temperaturen iiber 900 °C festge-
stellt. Der TRIP-Effekt ist aufgrund des vernachldssigbaren metastabilen Austenitanteils in
diesem Temperaturbereich nicht von Bedeutung. Die Kornvergroberung wurde ebenfalls in
realen WiderstandspunktschweiBverbindungen im Ubergangsbereich SchweiBlinse / WEZ
mittels der EBSD-Technik nachgewiesen (Bild 4.38), in einem Temperaturbereich der nach
Bild 4.37 bei ca. 1200 °C -1300 °C liegt.

In Hinblick auf den TRIP-Effekt ist zusammenfassend festzuhalten, dass bei einer Spitzen-
temperatur von 500 °C eine deutliche y—ay-Phasenumwandlung nachgewiesen werden kann.
So liegt im Gefiige nach einer dem Punktschweillprozess vergleichbaren Autheizrate
(Gleeble) bzw. Abkiihlrate (Ofen) bei dieser Spitzentemperatur noch ein relativ groBBer Anteil
metastabilen Austenits vor. Hingegen kdnnen bei einer Erwarmung auf 700 °C, 900 °C bzw.
1200 °C zwar noch Austenitanteile im Gefiige nachgewiesen werden, jedoch erfolgte im
Zugversuch lediglich eine vernachlédssigbar kleine y—an-Phasenumwandlung. Somit fiihren
diese Spitzentemperaturen unter einem dem Punktschweillprozess vergleichbaren Tempera-
turzyklus zu einer nahezu vollstindigen Beseitigung des metastabilen Austenits, wodurch
folglich keine deutliche Beeinflussung der mechanischen Eigenschaften durch den TRIP-
Effekt erfolgen kann.

Eine Ubertragung der Ergebnisse auf reale PunktschweiBverbindungen fiihrt zu der Schluss-
folgerung, dass in den Bereichen der WEZ, bei denen im Schweillprozess Temperaturen
von bis zu 500 °C vorliegen, signifikante Anteile an metastabilen Austenit auftreten kénnen.
In diesen Bereichen kann daher eine y — ay-Phasenumwandlung erfolgen und zu einer
Beeinflussung der mechanischen Eigenschaften und hier insbesondere der Duktilitét fithren.
Jedoch ist anzumerken, dass die Grofle dieser Zone bezogen auf die gesamte WEZ ver-
gleichsweise gering ist, wodurch ihr Einfluss auf das Tragverhalten der Punktschweilverbin-
dung als gering einzustufen ist. Bereiche der WEZ in denen Temperaturen >700 °C vorlie-
gen, konnen nicht durch den TRIP-Effekt beeinflusst werden. Dabei tritt in den Werkstoftzo-
nen die auf Temperaturen oberhalb von 700 °C erwdrmt werden ein Geflige mit geringer
Verformbarkeit bzw. hoher Festigkeit auf.

Die Gegeniiberstellung der Ergebnisse beziiglich des Austenitgehaltes mit Literaturangaben
[110], [112], [113], [116] lidsst bei Spitzentemperaturen ab 700 °C eine gute Ubereinstim-
mung erkennen. So liegen bei diesen Temperaturen, bedingt durch den Austenitzerfall, ver-
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gleichsweise geringe Austenitgehalte vor. Inkonsistente Ergebnisse konnen jedoch fiir eine
Spitzentemperatur von 500 °C festgestellt werden. Wéhrend Zhao et al. [116] von geringen
Austenitanteilen berichten, konnten in den hier gezeigten Untersuchungen vergleichsweise
hohe Austenitgehalte nachgewiesen werden. Dabei ist jedoch zu beachten, dass die Aussagen
von [116] hinsichtlich des temperaturabhéngigen Austenitgehaltes lediglich fiir das Laser-
strahlschweillen Giiltigkeit besitzen.

Eine Wirmebehandlung ab einer Spitzentemperatur von 500 °C fiihrt generell zu einer Redu-
zierung des Austenitgehaltes und des metastabilen Austenits. Als Folge tritt eine Verringe-
rung der Verformbarkeit und der Festigkeit auf.

5.4 Austenitgehalt und lokale mechanische Kennwerte nach
realem Widerstandspunktschweillprozess

5.4.1. Einfluss des Temperaturzyklus beim Widerstandspunktschweif3en
auf den Austenitgehalt

Im vorangestellten Kapitel wurde der Einfluss eines Schweizyklus durch hohe Autheizraten
bzw. hohe Abkiihlgeschwindigkeiten abgebildet. Jedoch konnten dabei die Einfliisse der
Elektrodenkraft, der kurzen Haltezeiten bei den jeweiligen Maximaltemperaturen und insbe-
sondere die Kopplung der hohen Aufheiz- und Abkiihlraten nicht experimentell nachgestellt
werden. Daher wurden zusétzlich zu den simulierten Schweifproben Untersuchungen an
realen Widerstandspunktschweil3verbindungen durchgefiihrt.

Die mittels der Software Sorpas bestimmten Aufheiz- und Abkiihlraten der WEZ eines punkt-
geschweil3ten TRIP Stahls vergleichbarer chemischer Zusammensetzung sowie die Verweil-
zeit bei der jeweiligen Spitzentemperaturen weichen z.T. deutlich von den experimentell
simulierten Gleeble bzw. Ofenproben ab. Jedoch liegen fiir die Abkiihlbedingungen, welche
wesentlich flir die Gefligeausbildung sind, mit tgs-Zeiten von 0,1 s Werte vor, die unter
Beriicksichtigung von SchweiB-ZTU Diagrammen [127] eine grundsitzliche Ubertragbarkeit
der Ergebnisse von thermisch simulierten Proben auf reale Widerstandspunktschwei3proben
gewdhrleisten.

Durch die Untersuchungen mittels hochenergetischer Synchrotronstrahlung konnte festgestellt
werden, dass mit zunehmendem Abstand zur Schweilllinsenmitte ein signifikanter Anstieg der
v-Peakintensitdten auftritt. Dieses Verhalten deutet auf einen geringen Austenitgehalt in der
Schweilllinse und auf eine drastische Erhohung des Austenitanteils in den Randbereichen der
WEZ hin.

Die quantitative Auswertung zeigt, dass in der SchweiBlinse und am Ubergang zur WEZ
geringe Gehalte von < 4 % Austenit vorliegen. Damit erfolgt eine deutlich gro3ere Reduktion
des Austenits als von Zhao et al. [116] beim Laserstahlschweilen nachgewiesen wurde. Am
Ubergang WEZ und Grundwerkstoff, d.h. ca. 1 mm von der SchweiBlinse entfernt, werden
bereits Austenitgehalte bestimmt die denen des Grundwerkstoffes entsprechen. Demzufolge
liegt in der WEZ einer Widerstandspunktschwei3verbindung aus TRIP Stahl HCT690T ein
hoher Gradient hinsichtlich des Austenitgehaltes vor. Zur Verdeutlichung sind in Bild 5.20
die geometrischen Verhéltnisse wihrend der Messung und insbesondere die Lage der Messbe-
reiche sowie die ermittelten Austenitgehalte wiedergegeben.
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Bild 5.20: Schematische Lage der mittels Synchrotronstrahlung ausgewerteten Messbereiche mit
Angabe der vorliegenden Austenitgehalte

Fiir die in Bild 5.20 dargestellten Messbereiche konnen unter Verwendung der Simulationser-
gebnisse aus Bild 4.37 die Spitzentemperaturen abgeschétzt werden. So liegen fiir den Mess-
bereich in der Mitte der Schweillinse Spitzentemperaturen von ca. 1500 °C vor. Fiir den
Messbereich der 2 mm von der SchweiBllinse entfernt liegt (4 % Austenit), wurde eine mittlere
Temperatur von 1200 °C ermittelt. Zu beachten ist dabei, dass dieser Messbereich sich auf-
grund der Geometrie der Linse (sieche Bild 5.20) zu ca. 50 % aus der SchweiBlinse und zu
weiteren ca. 50 % aus einer Zone mit variabler Spitzentemperatur (Temperaturintervall
700 °C bis 1500 °C in Blechdickenrichtung) zusammensetzt. Fiir den Messpunkt mit einem
Abstand von 3 mm zur Schweilllinsenmitte liegt eine Spitzentemperatur zwischen 500 °C und
350 °C vor. Im Folgenden wird von einer mittleren Temperatur von 425 °C ausgegangen.
Basierend auf diesen Ergebnissen erfolgt in Bild 5.21 eine Gegeniiberstellung der
Austenitgehalte fiir den simulierten und den realen Schwei3prozess in Abhéngigkeit von der
Spitzentemperatur.
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Bild 5.21: Gegeniiberstellung der Austenitgehalte in Abhdngigkeit von der Spitzentemperatur fiir
eine reale Punktschweifsverbindung (Temperaturdaten niherungsweise durch die Sorpas-Simulation
bestimmt) und fiir die Ofenproben
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Es kénnen sowohl fiir den unbeeinflussten Grundwerkstoff als auch fiir den Ubergangsbereich
WEZ/SchweiBlinse (1200 °C) relativ gute Ubereinstimmungen festgestellt werden. Da durch
die in-situ Messungen mittels Synchrotronstrahlung nachgewiesen wurde, dass der
Austenitzerfall in einem vergleichsweise kleinen Temperaturintervall erfolgt (siehe Bild
4.18), konnen die Abweichungen im Ubergangsbereich WEZ/Grundwerkstoff (500 °C bzw.
425 °C) auf die unterschiedlich hohen Spitzentemperaturen zuriickgefiihrt werden. Anzumer-
ken bleibt weiterhin, dass die Ergebnisse der realen Punktschwei3verbindung fiir die mittlere
Spitzentemperatur von 425 °C die Aussagen von [116] hinsichtlich der Grenztemperatur fiir
den Austenitzerfall (400 °C) prinzipiell bestétigen.

Die geringen Abweichungen in den Austenitgehalten der realen Fiigestelle und der korres-
pondierenden wirmebehandelten Proben fiihren zu der Schlussfolgerung, dass eine Ubertrag-
barkeit der aus den Ofenversuchen gewonnenen Ergebnisse beziiglich des Austenitgehaltes
auf die WEZ einer realen Widerstandspunktschweiflverbindung moglich ist. Demnach kann
die Entwicklung des Austenitgehaltes sowie des metastabilen Austenitanteils in einer Wider-
standspunktschweillverbindung wie in Bild 5.22 dargestellt ndherungsweise beschrieben
werden. So liegen lediglich im Ubergang von der WEZ zum Grundwerkstoff signifikante
Austenitgehalte vor. Eine Beeinflussung des mechanischen Verhaltens durch eine y—aou-
Phasenumwandlung (TRIP-Effekt) bei duflerer Belastung ist daher ebenfalls lediglich in
diesem Bereich zu erwarten. Basierend auf den hier dargestellten Ergebnissen ist davon
auszugehen, dass bei dem widerstandpunktgeschweilliten TRIP Stahl HCT690T die fiir TRIP
Stéhle typische Kombination aus hoher Festigkeit und hoher Verformbarkeit in der WEZ nur
im Ubergangsbereich zum Grundwerkstoff, d.h. bei Spitzentemperaturen von < 500 °C,
erreicht werden konnen. Aufgrund der vergleichsweise geringen GroBe dieses Werkstoffbe-
reiches wird geschlussfolgert, dass der TRIP-Effekt keinen deutlichen Einfluss auf die me-
chanischen Eigenschaften von Punktschwei3verbindung aus TRIP Stahl ausiiben kann.
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Bild 5.22:  Darstellung der Entwicklung des Austenitgehaltes und des metastabilen Austenitanteils in
einer realen Widerstandspunktschweifiverbindung aus HCT690T
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5.4.2 Einfluss des Temperaturzyklus beim Widerstandspunktschwei3en
auf die lokalen mechanischen Eigenschaften

5.4.2.1 Diskussion der Harteverliaufe

Die Hirte ist das wichtigste Kriterium zur Charakterisierung der lokalen mechanischen Eigen-
schaften von Widerstandspunktschweillverbindungen [134], [135]. Dabei zeigen die Ergeb-
nisse den typischen Verlauf mit einem drastischen Anstieg der Harte in der WEZ bis auf das
Niveau der Schweil3linse.

Die Hirteverldufe konnen jedoch auch als Referenzdaten fiir die Bewertung der Ergebnisse
aus den Ofenversuchen hinsichtlich einer Ubertragbarkeit auf die mechanischen Kennwerten
einer Widerstandspunktschwei3verbindung genutzt werden. Bild 5.23a zeigt die Hirtewerte
der Ofenproben im Vergleich zu den Ergebnissen der Widerstandspunktschweiflverbindung.
Dabei kann festgestellt werden, dass die Proben mit einer Spitzentemperatur von 500 °C und
700 °C sich in Bereichen der WEZ eingliedern, die eine relativ geringe Hértezunahme im
Vergleich zum Grundwerkstoff aufweisen. Hingegen erreicht die Ofenprobe mit einer Spit-
zentemperatur von 1200 °C einen Hartewert der nahezu dem der Schweillinse entspricht.
Basierend auf dem mittels Sorpas bestimmten Temperaturfeld werden in Bild 5.23b die
Spitzentemperaturen in der WEZ ermittelt, die zu einer dquivalenten Hérte bei einer Wider-
standspunktweiBverbindung fiihren. Dabei kann eine relativ gute Ubereinstimmung der im
Ofenversuch tatsdchlich aufgetretenen Spitzentemperatur und der mittels numerischer Simula-
tion bestimmten Spitzentemperatur festgestellt werden.
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Bild 5.23: a) Vergleich der Hdirtewerte einer realen Punktschweifsverbindung aus HCT690T und den
thermisch simulierten Zugproben b) Analyse der Spitzentemperatur der Ofenproben durch einen
Vergleich mit der Sorpas-Simulation

Bemerkenswert ist hingegen, dass die Hartewerte der thermisch behandelten Zugproben
(500 °C und 700 °C) oberhalb des Grundwerkstoffniveaus liegen, wihrend die Festigkeit
dieser Proben geringer ist als die des Grundwerkstoffes, siehe Bild 4.35. Demnach kann die
hiufig beschriebene direkte Korrelation zwischen Hérte und Festigkeit hier nicht nachgewie-
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sen werden, wodurch eine Ubertragung von Hirtewerte auf Festigkeitskennwerte unter den
hier dargestellten Bedingungen nicht moglich ist.

Auf Grundlage der o.g. Ergebnisse kann geschlussfolgert werden, dass die in den Ofenversu-
chen bei den jeweiligen Spitzentemperaturen ermittelten mechanischen Kennwerte auf die
Bereiche der WEZ einer Widerstandspunktschweillverbindung {ibertragen werden kénnen, in
denen den Ofenversuchen dquivalente Temperaturen vorliegen.

5.4.2.1 Instrumentierte Eindringpriifung

Sowohl die mittels der instrumentierten Eindringpriifung bestimmten FlieBspannungen als
auch die wahren Spannungs-Dehnungskurven zeigen bereits in der WEZ einen signifikanten
Anstieg der Festigkeit bis auf das Niveau der Schweillinse. Basierend auf den Festigkeits-
kennwerten aber auch den Hértewerten konnen zwei unterschiedliche Bereiche innerhalb der
WEZ definiert werden, Bild 5.24.
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Bild 5.24:  Mittels der instrumentierten Eindringpriifung bestimmte FliefSgrenzen fiir die WEZ und
die Schweifilinse mit Einteilung der WEZ in zwei signifikant unterschiedliche Bereiche (1) und (I1)

Bereich I umfasst den Bereich der WEZ der geringfiigig hohere Festigkeiten aufweist als der
Grundwerkstoff. Basierend auf den Ergebnissen aus den Ofenexperimenten ist davon auszu-
gehen, dass in diesen Bereich Temperaturen von deutlich unter 900 °C auftreten. Diese Hypo-
these wird durch den in Bild 5.23 gezeigten Hértevergleich der thermisch behandelten Zug-
proben und der Punktschwei3verbindung gestiitzt.

Im Bereich II liegen die mechanischen Eigenschaften bereits auf dem Niveau der SchweiB3lin-
se. Das ist konsistent zu den Ergebnissen von Sommer [147] und Tao et al. [164] die Festig-
keitskennwerte der WEZ ermittelten die denen der Schweilllinse entsprechen. Zusitzlich
wurde von [164] ebenfalls eine Unterteilung der WEZ in einen harten und einen weicheren
Bereich vorgenommen. In Bereich II der WEZ treten Temperaturen deutlich oberhalb von
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700 °C auf (Bild 4.18). Diese fiihren zu einem hohen Austenitanteil vor dem Abkiihlprozess,
was in Ubereinstimmung mit [117] folglich einen hohen Anteil an Martensit nach dem Ab-
kiihlen im Gefiige erwarten ldsst. Eine Erhohung der lokalen Temperatur iiber ca. 1000 °C
fiihrt nach Bild 4.18 und [114] nicht zu einer weiteren signifikanten Zunahme des
Austenitgehaltes vor und somit des Martensitgehaltes nach dem Abkiihlvorgang womit eine
wesentliche Verdnderung der mechanischen Eigenschaften, unter Voraussetzung vergleichba-
rer Abkiihlbedingungen, ausgeschlossen werden kann. Daher liegen im Bereich II Festig-
keitskennwerte vor, die denen der Schwei3linse entsprechen.

In Hinblick auf die Bestimmung der Verformungsfahigkeit ist anzumerken, dass die instru-
mentierte Eindringpriifung diesbezliglich keine zuverldssige Auswertung ermdglicht. So kann
bei diesen Verfahren im Gegensatz zu einer Zugpriifung kein Versagenskriterium wie z.B. der
Bruch der Probe definiert werden. Daher ist die Ermittlung der Bruch- oder der Gleichmal3-
dehnung als Kriterium fiir die Verformungsfdhigkeit nicht moglich.

Um die Ergebnisse der instrumentierten Eindringpriifung zu validieren, werden die wahren
Spannungs-Dehnungskurven den Ergebnissen der Ofenversuche (unbehandelt, 900 °C und
1200 °C) gegeniibergestellt, siehe Bild 5.25.
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Bild 5.25: Vergleich der wahren Spannungs-Dehnungskurven aus der instrumentierten Eindringprii-
fung und den thermisch behandelten Zugproben

Dabei zeigt sich, dass beziiglich des Grundwerkstoffes eine relativ gute Ubereinstimmung der
Ergebnisse besteht. Die Abweichung liegt dabei im Maximum unterhalb von 18 %. Beziiglich
der mechanischen Kennwerte der Schweilllinse bzw. des Bereichs II der WEZ kann bis zu
einer wahren plastischen Dehnung von 0,03 fiir die auf 900 °C erwédrmte Probe ebenfalls eine
relative gute Ubereinstimmung nachgewiesen werden. Oberhalb einer Dehnung von 0,03
weichen die wahren Spannungs-Dehnungskurven jedoch stark voneinander ab. Hingegen liegt
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fiir die auf 1200 °C erwédrmte Probe im gesamten plastischen Dehnungsbereich ein deutlich
unterschiedlicher Spannungs-Dehnungsverlauf vor. Diese Abweichungen kénnen aus den
Beschriankungen des verwendeten Auswerteprogramms (Indent-Analyser) resultieren. So sind
die neuronalen Netze lediglich bis zu einer Streckgrenze von 500 MPa trainiert (siche Kap. 3).

Ein Vergleich der Ergebnisse der Eindringpriifung mit den Untersuchungen von Sommer
[147] und Tao et al. [164] weist ein inkonsistentes Verhalten nach. So wurden mit 1000 MPa
bzw. 1150 MPa in diesen Arbeiten deutlich hohere FlieBspannungen fiir die Schweil3linse
ermittelt als bei Einsatz der instrumentierten Eindringpriifung. Auch die experimentell be-
stimmten wahren Spannungs-Dehnungskurven (Ofenversuche) weichen relativ stark von den
Ergebnissen der instrumentierten Eindringpriifung ab. Hingegen zeigen die mit Hilfe von
Ofenversuchen bestimmten FlieBgrenzen eine relativ gute Ubereinstimmung zu den Werten
von [147]. Anzumerken bleibt, dass die Vergleichbarkeit der Ergebnisse jedoch eingeschrankt
ist, da diese Untersuchungen an einen Dualphasenstahl und nicht an einen TRIP Stahl durch-
gefiihrt wurden. Jedoch deuten die Ergebnisse darauf hin, dass die instrumentierte Eindring-
priifung in der hier verwendeten Form lediglich Tendenzen in Hinblick auf die Festigkeits-
kennwerte der WEZ und der Schweilllinse liefern kann. Eine Validierung des Verfahrens
durch einen statistisch abgesicherten Vergleich der wahren Spannungs-Dehnungskurven von
thermisch behandelten Zugproben und den Ergebnissen der instrumentierten Eindringpriifung
an identisch behandelten Proben ist daher fiir einen weiteren Einsatz der instrumentierten
Eindringpriifung als Verfahren zur Bestimmung lokaler mechanischer Kennwerte von
Schwei3verbindungen erforderlich.

Durch eine Kopplung der Ergebnisse aus der instrumentierten Eindringpriifung und den
Ofenversuchen, insbesondere auf Basis der Steigung der Kurven, konnen jedoch ndherungs-
weise die zu erwartenden wahren Spannungs-Dehnungskurven der WEZ und der Schweil3lin-
se ermittelt werden.

So zeigen die Ergebnisse aus den Ofenversuchen, dass die Steigung der wahren Spannungs-
Dehnungskurven nahezu unabhingig von der Spitzentemperatur ist, siche Bild 4.35. In [166]
und [152] sind ebenfalls nahezu identische Anstiege der wahren Spannungs-Dehnungskurven
der WEZ, der SchweiBlinse und des Grundwerkstoffes dargestellt. Demzufolge kann durch
eine einfache Verschiebung der wahren Spannungs-Dehnungskurven des Grundwerkstoffes
(Zugversuch) ab einer wahren plastischen Dehnung von 0,03 das mechanische Verhalten der
WEZ und der SchweiBllinse neu bestimmt werden, siehe Bild 5.26. Der Dehnungswert von
0,03 wurde gewihlt, da hier eine relativ gute Ubereinstimmung zwischen den Ergebnissen der
Zugpriifung und der Eindringpriifung besteht. Da nach Tao et al. [164] der E-Modul im
Bereich der WEZ und der Schweilllinse dem des Grundwerkstoffes entspricht, kann der
elastische Bereich zusitzlich in die Betrachtungen mit einbezogen werden.
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Bild 5.26: Modifizierte wahre Spannungs-Dehnungskurven fiir verschiedene Bereiche der Punkt-
schweifiverbindung aus HCT690T

Fiir die Schweilllinse werden unter Berlicksichtigung der Arbeiten von [147] und [164] bei
denen fiir die SchweiBllinse eine FlieBspannungen oberhalb von 1000 MPa bestimmt wurde,
deutliche Abweichungen zu den Ergebnissen der Eindringpriifung nachgewiesen. Daher wird
in den weiteren Untersuchungen fiir diesen Bereich die wahre Spannungs-Dehnungskurve aus
den Ofenversuchen bei 1200 °C (FlieBspannung: 1000 MPa) verwendet. Somit wird lediglich
fir die WEZ die aus der instrumentierten FEindringpriifung bestimmte Spannungs-
Dehnungskurve genutzt. Die wahren Spannungs-Dehnungskurven fiir den Grundwerkstoft,
die WEZ und die Schweil3linse sind in Bild 5.27 zusammenfassend dargestellt. Sie werden im
Folgenden als Eingangsdaten fiir die numerische Simulation der Beanspruchungsverhéltnisse
an einer Widerstandspunktschweiflverbindung genutzt.
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Bild 5.27: Fiir die FE-Simulation genutzten wahren Spannungs-Dehnungskurven des Grundwerk-
stoffes, der WEZ und der Schweiflinse; lediglich die wahre Spannungs-Dehnungskurve der Schweif3-
linse ist bis zum Versagen der Proben dargestellt
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Im FE-Modell (siche Kapitel 3) wird die Spannungs-Dehnungskurve der Schweilllinse
(1200 °C) als Eingangsdaten fiir die WEZ-1 und fiir die SchweiBllinse genutzt. Fiir die im FE-
Modell als WEZ-2 beschriebene Zone erfolgt vergleichend die Implementierung der Grund-
werkstoffdaten (Modell-1), der Spannungs-Dehnungskurve der WEZ (instrumentierte Ein-
dringpriifung - Modell-2) sowie der Spannungs-Dehnungskurve der Schweillinse (Ofenver-
such bei 1200 °C - Modell-3). Die Nutzung von jeweils einer Spannungs-Dehnungskurve fiir
die WEZ und die SchweiBlinse entspricht dem Vorgehen von [152], [155].

In Tabelle 5.1 sind die charakteristischen Kennwerte der drei Zonen (Grundwerkstoff, WEZ,
Schweilllinse) zusammenfassend dargestellt.

Tabelle 5.1: Mechanische Kennwerte der fiir die FE-Simulation verwendeten Zonen (Grundwerk-
stoff, WEZ, Schweiflinse)

Bereich FlieBgrenze in MPa Wahre Bruchspannung ~ Wahre Bruchdehnung
in MPa

Grundwerkstoff 400 1150 65

WEZ 550 . -

Schweilllinse 1000 1560 0,21

5.5 Verformungsverhalten von widerstandspunktgeschweif3ten
TRIP Stahl

Das Verformungsverhalten, charakterisiert durch die maximale Dehnung an der Fiigestelle, ist
sowohl qualitativ als auch quantitativ fiir die Vorder- und Riickseite der Scherzugprobe
vergleichbar. Die beobachteten Abweichungen in den Dehnungswerten treten insbesondere
im Bereich geringer Dehnungen (ex < 0,04) auf. Ursachen fiir die geringen Abweichungen der
Dehnungen an Vorder- und Riickseite konnen u.a. eine unsymmetrische Linsenausbildung
und/oder unterschiedliche Kerbgeometrien sein. Auch Messfehler, die durch die Nutzung des
Spiegelsystems hervorgerufen werden konnten, sind nicht génzlich als Ursache auszuschlie-
Ben. Bei einer Belastungen nahe der Scherzugfestigkeit sind die Abweichungen, unter Be-
riicksichtigung der Streuung innerhalb einer Versuchsreihe (Standartabweichung ~ 0,01),
hingegen vernachléssigbar klein.

Anhand der Dehnungsfeldmessung konnte neben der maximalen Dehnung auch das Deh-
nungsverhalten im gesamten Fiigebereich analysiert werden. Die Konzentration der Dehnung
im Bereich auBlerhalb des Elektrodeneindrucks bzw. der Schweillinse resultiert aus der kom-
binierten Kopf- und Scherkraft und den folglich erhdhten Spannungen in diesen Bereich (vgl.
Bild 2.13¢) und wurde ebenfalls von [146] beobachtet. In Ubereinstimmung mit [162], [158]
ist fiir den Bereich der Schweilllinse lediglich eine vernachldssigbar kleine Dehnung nach-
weisbar. Analoge Resultate wurden bereits von Sakai et al. [158] vorgestellt. Zu beriicksichti-
gen ist jedoch, dass die erzielten Ergebnisse hinsichtlich der Dehnung im Scherzugversuch

> Aufgrund des fehlenden Versagenskriteriums konnten diese Werte mittels der instrumentierten Eindringprii-
fung nicht bestimmt werden.
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lediglich fiir den Auskndpfbruch vorliegen, das Verhalten bei einem Scherbruch bzw. Misch-
bruch wurde in den hier durchgefiihrten Untersuchungen nicht betrachtet.

Bei geringen Dehnungen unterhalb von 0,004 wurden bei der optischen Dehnungsfeldmes-
sung relativ grofle Streuungen beobachtet. Um eine prizise Analyse insbesondere in Hinblick
auf den Vergleich mit den Ergebnissen der numerischen Simulation zu gewéhrleisten, wurden
Messungen mittels Dehnungsmessstreifen fiir den Bereich der maximalen Dehnung durchge-
fiihrt. Bild 5.28 zeigt den Vergleich der mit den unterschiedlichen Verfahren bestimmten
Kraft-Dehnungskurven und verdeutlicht die relativ gute Ubereinstimmung der Ergebnisse. So
liegt die mittels DMS bestimmte Kraft-Dehnungskurve innerhalb des durch die Dehnungen an

der Vorder- und Riickseite durch die optische Dehnungsfeldmessung vorliegenden Streuban-
des.
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Bild 5.28:  Gegeniiberstellung der Kraft-Dehnungskurven aus den Dehnungsfeldmessungen
(ARAMIS) und den Messungen mittels DMS

Die fiir geringe Belastungen vorliegende negative Dehnung ist sowohl fiir die DMS-Messung
als auch fiir die optische Dehnungsmessung zu beobachten. Hinsichtlich eines Vergleiches ist
zu beriicksichtigen, dass bei der Messung mittels DMS die Dehnung fiir einen Oberflachenbe-
reich gemittelt wurde, so dass nicht sichergestellt werden konnte, dass ausschlieBlich die
maximale Oberflichendehnung analysiert wurde. Dadurch ist die quantitative Ubertragbarkeit
der Ergebnisse auf die optischen Dehnungsfeldmessungen eingeschrénkt.

Der nachgewiesene negative Dehnungsanteil bei geringen Belastungen im Scherzugversuch
charakterisiert eine Druckspannung an der Oberfliche und wurde bereits von [158], [159]
beobachtet. Als Ursache kann der sich bei einer beginnenden Rotation der Schweilllinse
ausbildende Kopfzuganteil F1 genannt werden. Dieser wird jedoch bei zunehmender Belas-
tung durch den Zuganteil in diesem Blechquerschnitt {iberlagert, so dass oberhalb einer be-
stimmten Kraft schlieBlich eine positive Dehnung vorliegt. Auch Adib und Jeong beschreiben
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in [142] eine Druckspannung im Oberflichenbereich einer im Scherzugversuch belasteten
Widerstandspunktschweillprobe.

In Kombination mit dem Dehnungsfeld dienen die mittels optischer Dehnungsfeldmessung
bestimmten und durch die DMS Messung bestitigten Kraft-Dehnungskurven sowohl als
qualitative wie auch als quantitative Referenzdaten fiir die Diskussion der Ergebnisse der
numerischen Simulation.

5.6 FE-Simulation

Der qualitative Vergleich (Bild 4.47) zeigt in Hinblick auf das sich ausbildende Dehnungsteld
zunichst ein nahezu identisches Dehnungsverhalten fiir die unterschiedlichen Simulationsmo-
delle. Fiir das Modell 1, bei dem die Materialkenndaten des Grundwerkstoffes fiir die WEZ-2
genutzt wurden, tritt jedoch eine groBere maximale Oberflichendehnung auf als fiir das
Modell 2 und das Modell 3, bei denen die Kenndaten der WEZ (Eindringpriifung) bzw. die
Kenndaten der Schweillinse (Ofenversuche) verwendet wurden. Mit zunehmender Festigkeit
der WEZ-2, d.h. der Zone deren Materialkenndaten variiert werden, ist eine Reduzierung der
maximal auftretenden Oberflichendehnungen festzustellen.

Die quantitativen Ergebnisse der numerischen Simulationen lassen fiir die drei untersuchten
Modelle ein unterschiedliches lokales Verhalten erkennen. Das dufert sich vorwiegend in den
divergenten Kraft-Dehnungsverldufen, gekennzeichnet durch unterschiedliche maximale
negative Dehnungen zu Beginn der Messung, einem abweichenden Anstieg der Kraft-
Dehnungskurve bei hdheren Beanspruchungen und divergierenden Maximalkréften/-
dehnungen bei identischer Verldngerung. Hingegen =zeigen die ermittelten Kraft-
Verldngerungskurven geringere Abweichungen bei der Maximalkraft und in der Kraft-
Verldngerungskurve, siche auch Bild 5.29. Diese Diskrepanz resultiert voraussichtlich aus den
Giiltigkeitsbereichen der verschiedenen Messkurven. So repridsentieren die Kraft-
Dehnungskurven das lokale Verhalten, das wesentlich durch die lokalen mechanischen
Kennwerte (WEZ, Schweilllinse) bestimmt wird. Durch die Erhohung der Festigkeit der
WEZ-2 in Modell 2 und Modell 3 sowie der dadurch hervorgerufenen gravierenden Anderun-
gen der lokal vorliegenden mechanischen Kennwerte konnen die unterschiedlichen Ergebnis-
se fiir die genutzten Simulationsmodelle erklirt werden. Die Kraft-Verldngerungskurve wird
hingegen durch die in der gesamten Probe vorliegenden mechanischen Kennwerte bestimmt.
Da das Grundwerkstoffvolumen dem der WEZ und der Schweilinse deutlich tiberwiegt, ist
der Einfluss des Grundwerkstoffes auf das globale Kraft-Verlingerungsverhalten wesentlich
grofer als bei der lokalen Dehnungsmessung. Diese Hypothese wird auch durch die im Scher-
zugversuch nachgewiesene plastische Verformung des Grundwerkstoffes (ca. 0,02 - Bild
4.44) gestiitzt. Da identische mechanische Kennwerte fiir den Grundwerkstoff in den drei
Modellen verwendet wurden, ist folglich ein vergleichbares globales Verhalten mit lediglich
geringen Unterschieden nachzuweisen. Anzuerkennen bleibt, dass die Dehnungsfelder, unab-
hingig vom Simulationsmodell eine relativ gute qualitative Ubereinstimmung zu der Arbeit
von Radakovic und Tumuluru [146] zeigen.

Hinsichtlich des Festigkeitsverhaltens im Scherzugversuch konnte tendenziell die von
Crostack [143] sowie Chandel und Garber [144] prognostizierte Zunahme der Scherzugkraft
mit hoherer Festigkeit der WEZ nachgewiesen werden.
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Die Gegeniiberstellung der Simulationsergebnisse mit den Ergebnissen des realen Scherzug-
versuchs ist in Bild 5.29 gezeigt.
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Bild 5.29: Vergleich der Kraft-Dehnungskurven a) und der Kraft-Verlingerungskurven b) mit den
experimentellen Ergebnissen

Bild 5.29a zeigt zunéchst die Kraft-Verldngerungskurven bis zum Erreichen einer Verlidnge-
rung von 1,7 mm. Dabei wird unabhidngig vom verwendeten Modell eine gute qualitative
Ubereinstimmung (Verlauf der Kraft-Dehnungskurve) nachgewiesen. Der quantitative Ver-
gleich offenbart jedoch gravierende Abweichungen in Hinblick auf die maximalen Oberfla-
chendehnungen bei gleicher globaler Verlingerung der Probe. Dieser Sachverhalt wird im
Folgenden néher analysiert und diskutiert.

Beziiglich der Qualitit der verwendeten Modelle zur Abbildung des lokalen Verhaltens kann
nachgewiesen werden, dass die Kraft-Dehnungskurven, die sich aus den Modellen 2 und 3
ermitteln lassen, eine groBere Ubereinstimmung zum realen Verhalten aufweisen als die
entsprechenden Ergebnisse des Modells 1. Dabei liegen die geringsten Abweichungen zum
realen Verhalten bei Modell 3 vor.
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Beziiglich des globalen Verhaltens (Kraft-Verldngerungskurve) wurden lediglich geringe
Abweichungen der Simulationsergebnisse von den experimentellen Daten bestimmt. Hier
zeigt sich, dass Modell 2 tendenziell eine bessere Ndaherung zum realen Verhalten darstellt als
das Modell 1 und das Modell 3, bei denen vergleichbar grole Abweichungen zu beobachten
sind.

Die Genauigkeit der Simulationsergebnisse bei geringen Belastungen bzw. Dehnungen wird
in Bild 5.30 durch eine Gegeniiberstellung der experimentell (ARAMIS, DMS) sowie
simulativ bestimmten Kraft-Dehnungskurven diskutiert. Dabei wird deutlich, dass die Ergeb-
nisse der drei verwendeten Modelle eine gute qualitative wie auch quantitative Ubereinstim-
mung zu den optischen Dehnungsfeldmessungen der Probenriickseite aufweisen, wobei die
Modelle 2 und 3 auch hier tendenziell bessere Ergebnisse aufweisen als Modell 1. Die Unter-
schiede zu den DMS-Messungen bestehen in einem bei gleicher Dehnung hoheren Kraftni-
veau, wobei auch hier eine ausreichend gute Ubereinstimmung der Kraft-Dehnungskurven
nachweisbar ist. Die ermittelten Unterschiede konnen aus der bei DMS-Messungen vorlie-
genden relativ groBen Messflidche resultieren, so dass zusitzlich zu dem Bereich der maxima-
len Dehnung auch ein Gebiet mit geringerer Oberflichendehnung erfasst wird, siehe Bild
5.28.

Somit bleibt festzuhalten, dass, unabhingig von dem verwendeten Modell, die mittels FE-
Simulation bestimmten maximalen Oberflichendehnungen eine gute Ubereinstimmung zu
den experimentell ermittelten Daten aufweisen.
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Bild 5.30: Vergleich der Kraft-Dehnungskurven der FE-Simulationen und der experimentellen
Versuchsreihen (DMS, ARAMIS)

Zusammenfassend kann geschlussfolgert werden, dass sich hinsichtlich einer zufriedenstel-
lenden numerischen Simulation des mechanischen Verhaltens einer widerstandspunktge-
schweiliten Scherzugprobe prinzipiell alle hier untersuchten Modelle eignen. Fiir eine prizise-
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re Modellierung sollte jedoch das Modell 2 (besseres globales Verhalten) bzw. das Modell 3
(besseres lokales Verhalten) genutzt werden. Daher werden ausschlieBlich diese im Folgenden
weiterfithrend betrachtet. Von Bedeutung ist weiterhin, dass, unabhingig von dem betrachte-
ten Simulationsmodell, eine gute Ubereinstimmung fiir das globale Kraft-
Verldngerungsverhalten zwischen Experiment und Simulation nachgewiesen wurde (Bild
5.29b). Hingegen konnen die simulativ ermittelten lokalen Dehnungskennwerte bei gleicher
Kraft deutlich von den experimentellen Ergebnissen abweichen. Infolgedessen wird ge-
schlussfolgert, dass fiir eine gesichtete Bewertung von numerischen Simulationsmodellen das
lokale Verhalten zwingend zu beriicksichtigen ist, da es sensitiver auf Anderungen der Mate-
rialkenndaten des Fiigebereichs reagiert als die globalen Kennwerte. Dies bedeutet, dass die
prizise Nachbildung der Kraft-Verldngerungskurven durch FE-Simulation nicht notwendi-
gerweise zu einer exakten Abbildung des lokalen, d.h. fiir das Bruchverhalten wesentlichen
Verhaltens fiihrt. Das ist insbesondere bei der Interpretation der Ergebnisse aus den Literatur-
angaben [152], [153], [154], [184], bei denen der Vergleich der realen und der simulierten
Kraft-Verlangerungskurve als Bezugsgrof3e diente, zu beriicksichtigen.

Weiterhin weisen die Ergebnisse der hier verwendeten Simulationsmodelle darauf hin, dass
fiir eine numerische Simulation des Scherzugversuchs die préizise Bestimmung von Span-
nungs-Dehnungskurven der WEZ nicht zwingend erforderlich ist. So zeigt die Gegeniiberstel-
lung der Resultate keine signifikante Verbesserung des lokalen wie auch des globalen Kraft-
Dehnungs- bzw. Kraft-Verldngerungsverhaltens. Zu beriicksichtigen ist, dass die hier ver-
wendeten Simulationsmodelle Vereinfachungen beinhalten (sieche Kapitel 3), die keine allge-
meingiiltige Aussage erlauben.

Die Gegeniiberstellung der maximalen lokalen Oberflichendehnungen der Modelle 2 und 3
im Vergleich zum realen Scherzugversuch offenbart eine hohe Diskrepanz. Jedoch ist dabei
zu beachten, dass die o.g. Ergebnisse ohne Beriicksichtigung eines moglichen Versagens der
Probe diskutiert wurden. Auch Mazzaferro et al. [151] weisen auf die Bedeutung eines
Versagenskriteriums fiir die Bewertung von FE-Simulationen von Scherzugproben hin. In der
vorliegenden Arbeit wird vereinfacht das Versagen der Probe durch das lokale Uberschreiten
der wahren Bruchspannung bzw. wahren Bruchdehnung charakterisiert. Fiir die in Bild 4.49
dargestellten kritischen Bereiche (kerbnaher Bereich, Randbereich der WEZ und Grundwerk-
stoffbereich) werden dazu die aus den Zugversuchen bestimmten wahren Bruchspannungen
bzw. wahren Bruchdehnungen als BezugsgroBen verwendet. Zu beriicksichtigen ist dabei,
dass z.B. Stiitzeffekte durch das umliegende Werkstoffvolumen nicht beriicksichtigt werden.
In Bild 5.31 und Bild 5.32 sind fiir die o.g. kritischen Bereiche die in der FE-Simulation
(Modell 2 und 3) ermittelten von Mises Vergleichsdehnungen und -spannungen in Zusam-
menhang mit den ertragbaren wahren Spannungen und Dehnungen (siehe Tabelle 5.1) darge-
stellt.
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Bild 5.31: Modell 2 (Kenndaten der WEZ): von Mises Dehnung a) und von Mises Spannung b) fiir
die drei kritischen Bereiche der numerisch simulierten Punktschweiffverbindung (siehe Bild 4.49) mit
Angabe der jeweiligen Bruchdehnungen und Bruchspannungen die experimentell aus Zugversuchen
ermittelt wurden
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Bild 5.32: Modell 3 (Kenndaten der Schweifilinse): von Mises Dehnung a) und von Mises Spannung
b) fiir die drei kritischen Bereiche der numerisch simulierten PunktschweifSverbindung (siehe Bild
4.49) mit Angabe der jeweiligen Bruchdehnungen und Bruchspannungen die experimentell aus Zug-
versuchen ermittelt wurden

Es zeigt sich, dass das ,,Versagen* der Probe bei einer Kraft von ca. 10,2 kN (Modell 2) bzw.
ca. 10,4 kN (Modell 3) erfolgt und durch die Uberschreitung der Bruchdehnung im Kerbna-
hen Bereich charakterisiert ist.

Dies ist jedoch nur unter der Annahme giiltig, dass der Randbereich der WEZ (Materialkenn-
daten aus Eindringversuch — siehe Bild 5.27) eine geringfiigig héhere wahre Bruchdehnung
aufweist als der kerbnahe Bereich (Materialkenndaten der Schweillinse). Fiir Modell 2 ist zu
beriicksichtigen, dass die instrumentierte Eindringpriifung wie oben diskutiert keine Ermitt-
lung einer wahren Bruchdehnung ermdglicht. Jedoch ist davon auszugehen, dass aufgrund der
geringeren Festigkeit der WEZ gegeniiber der Schweillinse (Eingangsdaten fiir den Kerbna-
hen Bereich) eine hohere Verformbarkeit vorliegt und folglich die Annahme gerechtfertigt ist.
Weiterhin ist festzustellen, dass die wahre Bruchspannung, trotz Spannungskonzentration im
kerbnahen Bereich [142], bei beiden Modellen weder an der Kerbe noch im Grundwerkstoff
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iiberschritten wird. Allerdings wird diese bei ,,Versagen® im kerbnahen Bereich nur geringfii-
gig unterschritten. Zu beachten ist wiederum, dass fiir das Modell 2 (Kenndaten aus der
instrumentierten Eindringpriifung) keine wahre Bruchspannung vorliegt. Zu erwarten ist
jedoch, dass diese oberhalb von 1250 MPa liegt, so dass ein Versagen unterhalb einer Kraft
von 10,2 kN nicht auftritt.

Ausgehend von einem Versagen der Probe bei einer Kraft von 10,2 kN bzw. 10,4 kN stellt
sich der Vergleich der experimentell und numerisch ermittelten Kraft-Dehnungskurven bzw.
Kraft-Verlangerungskurven wie in Bild 5.33 gezeigt da.
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Bild 5.33:  Gegeniiberstellung der Kraft-Dehnungskurven a) und der Kraft-Verlingerungskurven b)
aus Experiment und FE-Simulation nach Auswertung des Versagenskriteriums

Fiir das Kraft-Dehnungsverhalten kann eine gute Ubereinstimmung nachgewiesen werden. So
weicht die Maximalkraft fiir das Modell 2 um ca. 10 % und fiir das Modell 3 um ca. 7 % vor
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der experimentell ermittelten Scherzugkraft ab. Die lokale Oberflichendehnung weicht fiir
beide Modelle um ca. 12 % von der experimentell ermittelten Dehnung ab. In Hinblick auf
das globale Verhalten werden jedoch relative grole Abweichungen festgestellt. So erfolgt das
Versagen fiir beide Modelle bei einer Verldngerung von ca. 1,2 mm wéhrend im realen Scher-
zugversuch 1,7 mm ermittelt wurden. Der Vergleich mit der Literatur [151], [156] zeigt
jedoch, dass Abweichungen in diesem Umfang nicht uniiblich sind und eine hinreichend
genaue Analyse des Bruchverhaltens sicherstellen konnen.

Anzumerken ist weiterhin, dass erst durch die Implementierung eines Versagensmodells mit
Rissbildung und -ausbreitung die Verlingerung bzw. maximale Oberflichendehnung im
Versagensfall zuverldssiger bestimmt werden kann. Weitere Moglichkeiten zur Optimierung
der Ergebnisse lassen sich u.U. durch die Verdanderung des FE-Modells realisieren. Zu nennen
wiren dabei z.B.:

= die Netzverfeinerung insbesondere im Bereich der WEZ,

= eine detaillierte Darstellung der WEZ durch eine Erhohung der Anzahl der WEZ-
Bereiche sowie durch Nutzung verschiedener Spannungs-Dehnungskurven in diesen
Bereichen (vgl. [172])

* Implementierung von Eigenspannungen.

Als ein weiteres Kriterium fiir die Verifizierung der Simulationsergebnisse kann der
Versagensort herangezogen werden. Im realen Scherzugversuch erfolgt der Bruch im kerbna-
hen Bereich. Da fiir die untersuchten Modelle auch im kerbnahen Bereich das Versagen durch
Uberschreiten der wahren Bruchdehnung zu erwarten ist und zusitzlich eine der realen Scher-
zugprobe entsprechende Einschniirung im Ubergangsbereich WEZ/Grundwerkstoff auftritt
(vgl. Bild 5.34), kann die o.g. gute Ubereinstimmung von FE-Simulation und Experiment
auch unter Beriicksichtigung dieses Aspektes bestétigt werden. Die beobachtete Einschniirung
tritt dabei ca. 1 mm von der Kerbe entfernt auf und zeigt damit eine gute Ubereinstimmung zu
der Arbeit von Lin et al. [149].
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Bild 5.34:  Gegeniiberstellung des Versagensortes und der lokalen Einschniirung einer realen
Scherzugprobe aus HCT690 mit den Ergebnissen der FE-Simulation fiir das Modell 2 (Modell 1 und 3
verhalten sich qualitativ dquivalent)

Abschlielend erfolgt in Bild 5.35 exemplarisch fiir das Modell 2 eine Gegeniiberstellung der
simulativ und experimentell bestimmten Dehnungsfelder bei Erreichen der maximal ertragba-
ren Belastung. Dabei wird sowohl eine gute qualitative wie auch eine zufriedenstellende
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quantitative Ubereinstimmung nachgewiesen. Demzufolge gelingt durch das hier verwendete
Simulationsmodell unter Nutzung der lokalen mechanischen Kennwerte eine gute Nédherung
des lokalen mechanischen Verhaltens im Fiigebereich einer Widerstandspunktschweif3verbin-

dung aus TRIP Stahl HCT690T.
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Bild 5.35:  Vergleich des realen Dehnungsfeldes (ARAMIS-Messung) und des simulierten Dehnungs-
feldes im Scherzugversuch bei einer Verlingerung der Probe von 1,6 mm, die Lage der Schweifilinse

kann fiir die reale Scherzugprobe nicht angegeben werden
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Im Rahmend der vorliegenden Arbeit wurde der Einfluss des beim Widerstandspunktschwei-
Ben auftretenden Temperaturzyklus auf den Austenitgehalt und die Austenitstabilitit von
niedriglegiertem TRIP Stahl untersucht. Dariiber hinaus wurden die lokalen Werkstoffkenn-
daten der Fiigestelle auf einen Zusammenhang zu den vorliegenden metastabilen
Austenitanteilen hin untersucht. Dadurch sollte die Fragestellung geklért werden, ob und in
welchem Umfang der TRIP-Effekt (Austenit-Martensit-Phasenumwandlung) im Bereich der
Fiigestelle auftritt und welchen Einfluss er auf die mechanischen Eigenschaften der Punkt-
schweiflverbindung haben kann. Basierend auf den lokalen Werkstoffkennwerten wird darti-
ber hinaus durch eine 3D-FE-Simulation die Notwendigkeit der Ermittlung von lokalen
Materialparametern der WEZ fiir die prizise Analyse des Beanspruchungsverhaltens einer
Widerstandspunktschweillverbindung aus TRIP Stahl bewertet.

Um die o.g. Fragenstellungen hinsichtlich des TRIP-Effektes detailliert beantworten zu kon-
nen, erfolgte zunichst eine systematische Analyse der y — ay-Phasenumwandlung im ther-
misch unbehandelten Grundwerkstoff. Hierzu wurden Zugversuche in Kombination mit
Beugungsexperimenten (Synchrotronstrahlung) durchgefiihrt, die eine in-situ Beobachtung
des Phasenumwandlungsverhaltens (TRIP-Effekt) in Abhéngigkeit von der globalen Span-
nung/Dehnung wie auch der phasenspezifischen Spannungen ermoglichten. Dabei zeigten
sowohl die qualitativen wie auch die quantitativen Auswertungen der Beugungsspektren, dass
keine vollstaindige Umwandlung des vorliegenden Austenits im einachsigen Zugversuch
erfolgt. Vielmehr konnte nachgewiesen werden, dass selbst bei sehr hohen lokalen Dehnun-
gen wie sie oberhalb der GleichmaBBdehnung auftreten ca. 40 % des Austenits stabil ist. Mit-
tels TEM-Untersuchungen konnte die erhdhte Stabilitit dieser Austenitkorner sowohl auf ihre
geringe Grofle (<1 pm) als auch ihre lamellare Morphologie zuriickgefiihrt werden. Durch
die Gegeniiberstellung eines die Austenitstabilitdt charakterisierenden Parameters mit Litera-
turangaben wurde schlieBlich gezeigt, dass in dem untersuchten TRIP Stahl Austenit mit
vergleichsweise hoher Stabilitit vorliegt.

Die in den in-situ Zugversuchen ermittelten phasenspezifischen Spannungen wiesen darauf
hin, dass bei dem untersuchten TRIP Stahl keine spannungsunterstiitzte, sondern eine deh-
nungsinduzierte y-Phasenumwandlung auftritt.

Um grundlegende Erkenntnisse zur Entwicklung des Austenitgehaltes wahrend und nach dem
Punktschweillprozess zu gewinnen, wurden temperaturgefithrte Ofenversuche unter Einsatz
von Synchrotronstrahlung durchgefiihrt. Dabei konnte gezeigt werden, dass oberhalb von
300 °C zunédchst eine allméhliche, zwischen 400 °C und 450 °C schliefllich eine drastische
Verringerung des Austenits bis auf <5 % auftritt. Der im Schrifttum beschriebene Zerfall des
Austenits in Ferrit und Karbid wurde zwischen 500 °C und 600 °C im Beugungsspektrum
beobachtet. Die anschliefende Neubildung des Austenits bei ca. 650 °C sowie die nach dem
Abkiihlungsprozess vorliegende Restaustenitmenge wurden ebenfalls bewertet. Durch die
Nutzung unterschiedlicher Aufheiz- und Abkiihlraten konnte dariiber hinaus die Zeitabhin-
gigkeit des Zerfalls- (Aufheizen) und Umwandlungsmechanismus (Abkiihlung) des Austenits
quantifiziert werden. Im Rahmen dieser Versuche und durch Analyse des Austenitgehaltes bei
unterschiedlichen Spitzentemperaturen wurde weiterhin nachgewiesen, dass nach einer Wir-
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mebehandlung oberhalb von 500 °C unter Voraussetzung langsamer Erwarmung der verblei-
bende Austenitgehalt gering ist.

Um die Entwicklung des Austenitgehaltes in einer realen Punktschwei3verbindung beurteilen
zu konnen, wurden ex-situ Phasenanalysen bei verschiedenen Spitzentemperaturen, wie sie im
Schweillprozess lokal in der WEZ auftreten konnen, durchgefiihrt. Eine Verkniipfung von
Gleeble-Versuchen, die eine hohe Aufheizrate sicherstellen und Ofenversuchen, die eine hohe
Abkiihlrate gewéhrleisten, ermoglichte das reale Verhalten im und nach dem Schweillprozess
ganzheitlich abzubilden. Dabei konnten zum einen durch Dilatometermessungen und den
Zeit-Temperaturverldufen die A.j-, Acs-Temperatur sowie die M;-Starttemperatur bestimmt
werden. Weiterhin wurde durch die Beugungsexperimente und die metallographische Unter-
suchungsmethoden der verbleibende Austenitgehalt bei unterschiedlichen Spitzentemperatu-
ren ermittelt und eine prinzipielle Ubertragbarkeit der Ergebnisse auf reale PunktschweiBver-
bindungen nachgewiesen.

Um neben dem Austenitgehalt in den verschiedenen Zonen einer Punktschweilverbindung
auch Aussagen zu den metastabilen Austenitanteilen zu erhalten, wurden die thermisch be-
handelten Proben bis zum Versagen belastet. Mittels Beugungsexperimenten konnten schlief3-
lich die im einachsigen Zugversuch umgewandelten Austenitanteile bestimmt werden. Dabei
zeigte sich, dass bei einer Spitzentemperatur von 500 °C eine deutliche y—om-
Phasenumwandlung auftrat, d.h. ein relativ groer Anteil metastabilen Austenits vorlag. Fiir
die Spitzentemperaturen von 700 °C, 900 °C bzw. 1200 °C erfolgte im Zugversuch keine
deutliche Phasenumwandlung. Eine Ubertragung der Ergebnisse auf reale Punktschwei3ver-
bindungen fiihrt zu der Schlussfolgerung, dass die Bereiche der WEZ in denen Temperaturen
>700 °C vorliegen, nicht durch den TRIP-Effekt beeinflusst werden kdnnen, wiahrend in den
WEZ Bereich bis 500 °C eine Beeinflussung moglich ist. Da dieser Bereich bezogen auf die
gesamte WEZ vergleichsweise klein ist, wird hinsichtlich des mechanischen Verhaltens einer
realen Widerstandspunkschwei3verbindung lediglich von einem vernachlédssigbar kleinen
Einfluss des TRIP-Effekts ausgegangen.

Fiir die FE-Simulation des mechanischen Verhaltens von punktgeschweiflten Scherzugproben
aus TRIP Stahl werden die Materialkenndaten der SchweiBlinse und der WEZ in Form von
wahren Spannungs-Dehnungskurven durch Einsatz optischer Dehnungsfeldmessungen aus
den wiarmebehandelten Zugproben bestimmt.

Diese Untersuchungen erfolgten Vergleichend fiir Proben die unterschiedlichen Spitzentem-
peraturen sowie verschiedenen Autheiz- und Abkiihlraten unterworfen waren. Dadurch konn-
te gewihrleistet werden, dass die im realen Schweilprozess aus den vorliegenden extremen
thermischen Bedingungen entstehenden Gefiigestrukturen reproduziert werden konnten. Die
Ubertragbarkeit dieser Ergebnisse auf die reale PunktschweiBverbindung wurde iiber den
Vergleich der Hértewerte des realen und simulierten Schwei3gefiiges sichergestellt. Durch die
eingeschriankte Moglichkeit einer vollstdndigen Nachbildung der thermischen Bedingungen in
der WEZ einer Punktschweiflverbindung wurden zusitzlich die mechanischen Kennwerte
direkt an einem realen Schweillgefiige durch die Methode der instrumentierten Eindringprii-
fung bestimmt.

Die Verkniipfung der aus den diesen Methoden gewonnen Ergebnisse ermoglichte es die
Eingangsdaten fiir die numerischen Simulation abzuleiten.

123



Zur Validierung der numerischen Untersuchungen fanden zerstorende Priifungen realer
Punktschweillverbindungen im Scherzugversuch statt. Dabei wurden neben den konventionel-
len Kraft-Verlangerungskurven insbesondere auch die lokalen Oberflichendehnungen ermit-
telt. Zusitzlich erfolgte eine Analyse des Versagensverhaltens anhand der zerstérend gepriif-
ten Proben im Querschliff. Dadurch standen sowohl globale wie auch ein lokale
Vergleichkriterium zur Bewertung der FE-Simulation zur Verfiigung.

Im Zuge der numerischen Simulation wurden drei Modelle untersucht und bewertet. Der
Unterschied in den Modellen liegt ausschlieBlich in den implementierten Materialkenndaten
der WEZ. Durch diese Variation des Materialverhaltens konnte nachgewiesen werden, dass
fiir eine, hinsichtlich der Genauigkeit zufriedenstellende numerische Simulation des Scher-
zugversuchs die prédzise experimentelle Bestimmung von Spannungs-Dehnungskurven der
WEZ nicht zwingend erforderlich ist. Vielmehr ist die Nutzung von lediglich zwei unter-
schiedlichen Werkstoffzonen (Grundwerkstoff, Schweilllinse) ausreichend. Von Bedeutung
ist weiterhin, dass fiir das globale Vergleichkriterium zwischen Experiment und Simulation
unabhingig von dem Modell eine gute Ubereinstimmung nachgewiesen werden konnte.
Hingegen weichen die Resultate des lokalen Vergleichskriteriums fiir die drei Modell deutlich
voneinander ab. Infolgedessen wird geschlussfolgert, dass fiir einen gesichteten Vergleich von
experimentellen und numerischen Ergebnissen das lokale Werkstoffverhalten notwendiger-
weise zu beriicksichtigen ist, da es wesentlich sensitiver auf Anderungen der Materialkennda-
ten des Fligebereichs reagiert als die globalen Kennwerte. Dies bedeutet, dass die fundierte
Nachbildung der Kraft-Verldngerungskurven durch eine numerische Simulation nicht zwin-
gend zu einer exakten Abbildung des lokalen, d.h. fiir das Bruchverhalten wesentlichen Ver-
haltens fiihrt.

Die im Rahmen dieser Arbeit erzielten Ergebnisse sowie das prinzipielle Vorgehen zu Analy-
se des Austenitgehaltes und der Austenitstabilidt konnen als Grundlage flir weiterfiithrende
Untersuchungen an gefiigten TRIP Stihlen dienen. So ist zunéchst die Ubertragbarkeit der
Ergebnisse auf weitere niedriglegierte TRIP Stihle und andere Fiigeverfahren zu bewerten.
Durch unterschiedliche Temperaturprofile wie sie z.B. beim Laserstrahlschweilen oder
Lichtbogenschweillen auftreten, konnen abweichende Ergebnisse hinsichtlich des metastabi-
len Austenitgehaltes im Fiigebereich erzielt werden, so dass es durch eine systematische
Modifikation der Schweilparameter gelingen konnte, den TRIP-Effekt auch in der WEZ
einer Schweilverbindung gezielt zu nutzen. Dariiber hinaus sind diese Betrachtungen auch fiir
mechanische Filigeverfahren bei denen plastischen Verformungen im Fiigeberreich auftreten
von grofer Bedeutung.

Weiterfithrend konnen zusétzliche FE-Modelle von Kopf-, Schélzugproben und Mehrpunkt-
proben erstellt werden, wodurch das mechanische Bauteilverhalten bei verschiedenartigen
Belastungsfallen realitdtsnah bewertet werden kann.

Unter Nutzung des o.g. Vorgehens konnen die lokalen Werkstoffkenndaten der Fiigestelle
anderer industriell genutzte Werkstoffe bestimmt und durch zusétzliche Betrachtung von
verschiedenartigen Belastungsarten (dynamisch, schwellend, usw.) das Verhalten einer Punkt-
schweillverbindung unter realen Bedingungen ganzheitlich abgebildet werden. Dadurch kann
ein wichtiger Beitrag fiir die Auslegung von Baugruppen geleistet werden um die Sicherheit
gefligter Bauteile zu erh6hen.
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Abkiirzungen und Formelzeichen

Abkiirzung Einheit
A [ke]
ARAMIS

o [-]

a [-]

Om [-]

Y [-]

c [ms™]
dpi [mm]
E [keV]
e—ZM [_]
EDDI [-]
TRIP [-]

€y [']

Fo [m’ 1]

f [m]
o [°]

Y [-]

h [eV:s]
n) [-]
Ia(hkl) [keV]
Ly [keV]
Lo(2) [Wm?]
k [eV-K]
krz [-]

vV, %

V. %

A [mm]
M [K]
Mg (K]

m -

i [mm™']
n [-]

v [mm3]
TEM [-]
EBSD

ts/s [s]

® K]
Onu [°]
WEZ [-]

Bedeutung

Atomgewicht

Optisches Dehnungsfeldmesssystem
Phase, allgemein

Ferrit

Martensit

Austenit

Lichtgeschwindigkeit
Netzebenenabstand

Energie

Debye-Waller- oder Temperaturfaktor
Energydispersive diffraction

transformation-induced plasticity

Gitterdehnung in Richtung [, y
Strukturfaktor

Atomformfaktor
Orientierungswinkel der Messrichtung beziiglich des Probenkoordi-
natensystems (Neigungswinkel)

Austenit

Planck’scheKonstante
Wirkungsgrad des Detektorsystems

Integralintensitéit der Netzebene hkl der Ferritphase
Integralintensitit der Netzebene hkl der Austenitphase
Intensitdt der Primérstrahlung

Boltzmann-Konstante

kubisch raumzentriert

Volumenanteil Austenit
Volumenanteil Ferrit/Bainit/Martensit
Wellenldnge

Martensitstarttemperatur

Martensitfinishtemperatur

Flachenhaufigkeit

linearer Absorbtionskoeffizient

Beugungsordnung
Volumen der Elementarzelle

Transmissionselektronenmikroskopie

EBSD-Technik (Electron backscatter diffraction)
Zeitintervall zwischen 800 °C und 500 °C (Abkiihlung)

Debye Temperatur
Beugungswinkel
Wiérmeeinflusszone
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Wahre Spannung

Technische Spannung
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