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„ Wahrheit ist, was den Test der Praxis besteht. “ 

(Albert Einstein) 
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1 Einleitung 

Als Konstruktionswerkstoff findet Stahl Einsatz im Bau von Automobilen, Schiffen, Gebäu-

den, Brücken, Pipelines, Kraftwerken und in vielen anderen Bereichen [1-3]. Die Ansprüche 

Ressourcen effektiver zu nutzen, die Stabilität und Lebensdauer von Stahlkonstruktionen 

zu erhöhen und dabei gleichzeitig das Konstruktionsgewicht zu reduzieren führte unter 

Anwendung neuartiger Technologieprozesse zur Entwicklung hoch-/höchstfester Feinkorn-

baustähle. Zur Ausnutzung des vollen Belastungspotentials dieser Stähle wird zur Verbin-

dung von Halbzeugen und Bauteilen hauptsächlich das stoffschlüssige Fügeverfahren 

Schmelzschweißen mit Schweißzusatzwerkstoffen eingesetzt. Allerdings beeinflusst die 

durch die Schweißquelle eingebrachte Wärme die mechanischen Bauteileigenschaften auf 

unerwünschte Weise. Zum einen resultieren durch die inhomogene Temperaturverteilung 

im Verlauf des Aufheiz- und Abkühlprozesses Dehnungen im Werkstoffinneren, wodurch 

letztendlich Schweißeigenspannungen und ungewollte Schweißverzüge resultieren. Zusätz-

lich treten in Abhängigkeit der Schweißzeittemperaturzyklen Gefügeumwandlungen auf, 

welche zum Teil zu einer lokalen Erhöhung der Härte führen können. Dies führt im Bereich 

der hoch-/höchstfesten Feinkornbaustähle zur großen Problematik von Versprödung und in 

Verbindung mit den Schweißeigenspannungen zur Gefahr der Kaltrissbildung.  

Im Gegensatz zum Schweißverzug, dessen Auftreten und Beseitigung mittels zeitaufwendi-

ger und kostenintensiver Richtarbeiten hauptsächlich einen wirtschaftlichen Aspekt dar-

stellt, sind die in Folge des Schweißprozesses gebildeten Gefüge und Schweißeigenspan-

nungen auch von sicherheitsrelevanter Bedeutung. Letztere sind meist höher als die äuße-

ren Lastspannungen und überlagern sich mit diesen und schwächen somit die Bauteile 

durch Verringerung der Tragfähigkeit und Lebensdauer, was wiederum die Einsatzfähigkeit 

von hoch-/höchstfesten Stählen limitiert. Um diese dennoch effektiv einsetzen zu können 

werden verschiedene, zum Teil zeit- und kostenintensive Maßnahmen ergriffen, wobei die 

Minimierung der Schweißeigenspannungen und deren Auswirkungen als vordergründige 

Ziele anzusehen sind. In konstruktiver Hinsicht werden zum Beispiel Wandstärkenerhöhun-

gen oder auch eine weiträumige Verlagerung von Schweißnähten in Bereiche geringerer 

Belastung vorgenommen. Weiterhin werden die Schweißeigenspannungen durch kontrol-

lierte Überbeanspruchungen des Bauteils, gezielte Glühbehandlungen und mechanische 

Schweißnahtnachbehandlungsmaßnahmen [4] nachträglich verändert. Zudem sollen ver-

mehrt hochlegierte Zusatzwerkstoffe eingesetzt werden [5, 6], deren Umwandlungsverhal-

ten die Schweißeigenspannungen im und um den Bereich der Schweißnaht bis in den 

Druckspannungsbereich hinein verringern können. Letzteres soll zu einer Minderung der 

Kaltrissanfälligkeit und des Schweißverzugs führen und neben der Erhöhung der Langzeit-

schwingfestigkeit auch einen positiven Einfluss auf die Korrosionsbeständigkeit haben. 

Trotz dieser Maßnahmen ist es dennoch notwendig an den Bauteilen aufwendige mess-

technische Untersuchungen zur Eigenspannungsverteilung, Tragfähigkeit und Lebensdauer 

durchzuführen. 

Unter Einsatz der heutzutage verfügbaren Rechenkapazitäten ist es mit Hilfe der Schweiß-

struktursimulation jedoch möglich, bereits in der virtuellen Planungsphase der Produktent-

wicklung von komplexen und großen Bauteilen Erkenntnisse über die qualitative und quan-

titative Verteilung der Schweißeigenspannungen, Gefügezusammensetzungen und des 

Schweißverzugs rechnerisch zu gewinnen. Diese Erkenntnisse fließen dann in die Bauteil-
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optimierung ein, dienen zur Abschätzung von den die Bauteilsicherheit beeinflussenden 

Faktoren und führen letztendlich zur Verkürzung der Entwicklungszeiten. Neben hausintern 

entwickelten Softwarepaketen stehen auch kommerzielle Programme, wie zum Beispiel 

SYSWELD
®
, ANSYS

®
 und SIMUFACT

®
, zur Verfügung. Allen gemein ist jedoch, dass de-

ren Bedienung sehr komplex ist und vom Anwender ein hohes Maß an numerischen und 

werkstoffphysikalischen Spezialkenntnissen voraussetzt [7]. Auch wenn die kommerziellen 

Softwarepakte bereits auf praxiserprobten Numerik- und Werkstoffmodellen basieren, so 

müssen vom Anwender dennoch fallspezifische Werkstoffkennwerte vorgegeben und zahl-

reiche Modellierungsschritte ausgeführt werden um vertrauenswürdige Berechnungsergeb-

nisse zu erzielen. Dabei bildet die Bereitstellung der temperaturabhängigen Werkstoff-

kennwerte einen Hauptschwerpunkt in der Schweißstruktursimulation [8].  

Im Vergleich zu den thermometallurgischen /-mechanischen Kennwerten ist der experimen-

telle und finanzielle Aufwand zur Ermittlung der thermophysikalischen Kennwerte verhält-

nismäßig gering. Letztere hängen hauptsächlich von der chemischen Zusammensetzung 

ab, weshalb diese auch durch Berechnungsprogramme und vorhandene Datenbanken 

hinreichend approximierbar sind. Im Gegensatz dazu hängen die thermometallurgischen  

/-mechanischen Eigenschaften nicht nur von der chemischen Zusammensetzung ab, son-

dern unterliegen stark dem Einfluss des jeweiligen Fabrikations- und Verarbeitungsprozes-

ses der Werkstoffe. Auch hier kann auf vorhandene Datenbanken ähnlicher Werkstoffe 

zurückgegriffen oder Berechnungsprogramme eingesetzt werden. Leider tun sich hierbei 

zusätzlich zu den Chargenschwankungen vor allem bei neu entwickelten Werkstoffen große 

Unsicherheiten auf, deren Auswirkungen auf die mechanische Spannungsantwort der 

Schweißverbindung im Voraus nicht abzuschätzen sind. Um diese Unsicherheiten auszu-

schließen, verbleibt letztendlich nur die experimentelle Bestimmung der thermomechani-

schen Kennwerte. Auf Grund der teilweisen Komplexität der Probenkörper, der Vielzahl an 

durchzuführenden Experimenten und der Nutzung verschiedener Versuchsanlagen gestal-

tet sich dies jedoch als äußerst zeit- und kostenintensiv.  

Bezugnehmend auf die vorangegangenen Fakten stellt die Schweißstruktursimulation ein 

wichtiges Analysewerkzeug dar, deren Handhabung ein hohes Maß an personellen, zeitli-

chen und finanziellen Ressourcen erfordert. Schlussfolgernd muss es ein grundsätzliches 

Hauptanliegen sein den Modellierungsaufwand zu reduzieren und das Verständnis zu den 

komplexen nichtlinearen Wirkungsmechanismen zu verbessern. Somit zielen die Erkennt-

nisse der vorliegenden Untersuchung darauf ab, den Einsatz der Schweißstruktursimulation 

durch eine Reduzierung des werkstoffbezogenen Modellierungsaufwandes zu fördern und 

einen Beitrag zum Verständnis der Anwendung von hochfesten hochlegierten Zusatzwerk-

stoffen beim Schweißen hochfester niedriglegierter Feinkornbaustähle zu liefern. 
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2 Kenntnisstand 

Der Fokus dieser Arbeit richtet sich auf die Wärmewirkung des einlagigen MAG-Schmelz-

schweißens von hochfesten niedriglegierten Feinkornbaustählen unter Verwendung artglei-

cher und nichtartgleicher Schweißzusatzwerkstoffe und die damit verbundene Auswirkung 

der Phasenumwandlung auf die Schweißeigenspannungen und den Schweißverzug. Des-

halb wird sich in diesem Kapitel darauf beschränkt den hierfür notwendigen Kenntnisstand 

aufzubereiten. Für die Klärung weiterführender Fragestellungen zur Wärmewirkung und 

Metallurgie des Metallschweißens wird die Literatur in [9-12] empfohlen. 

2.1 Schweißen hochfester Stähle 

Die durch den Wärmeintrag des Schweißprozesses hervorgerufenen Schweißzeittempera-

turzyklen (SZTZ) beeinflussen die werkstofflichen Gütewerte im Bereich des schweißgutna-

hen Grundwerkstoffs. Die SZTZ sind gekennzeichnet durch die Aufheizrate, die maximal 

erreichte Spitzentemperatur, durch die Verweilzeit oberhalb des Temperaturbereichs in 

welchem die Austenitbildung stattfindet und durch die Abkühlzeit. Das Gebiet der durch 

diese Merkmale hervorgerufenen metallurgischen Vorgänge [9, 11] und somit geänderten 

mechanischen Eigenschaften beschreibt die Wärmeeinflusszone (WEZ) mit der benachbar-

ten Anlasszone (Bild 2.1). Die Festigkeitseigenschaften von thermomechanisch behandel-

ten (wasservergüteten) Feinkornbaustählen beruhen auf der Feinkörnigkeit („Hall-Petch-

Effekt“), auf der Ausscheidungshärtung und auf dem eingestellten bainitischen-martensi-

tischen Vergütungsgefüge. Auch wenn diese Stähle auf Grund ihres geringen Kohlenstoff-

gehaltes eine gute Schweißeignung besitzen, so ist es dennoch möglich, dass die in der 

WEZ auftretenden SZTZ den Ausscheidungszustand ungünstig beeinflussen und uner-

wünschtes Kornwachstum hervorrufen. Zudem müssen die in der WEZ auftretenden SZTZ 

solche Abkühlzeiten aufweisen, so dass ein zähfestes bainitisches-martensitisches Misch-

gefüge auftritt, welches eine geringe Neigung zum Sprödbruch aufweist. Eine Nachbehand-

lung durch Normalglühen würde die Festigkeitseigenschaften verschlechtern, denn der 

während der Herstellung des Feinkornbaustahls erzeugte thermomechanische Behand-

lungszustand ginge verloren und kann nicht wiederhergestellt werden. Jedoch kann durch 

die Steuerung der Abkühlzeiten mittels kontrollierten Wärmeeintrags die Erweichung und 

die Versprödung der WEZ eingedämmt und ein optimaler Gefügezustand eingestellt wer-

den. Zur Einhaltung der geforderten mechanischen Gütewerte müssen die Schweißpara-

meter wie Vorwärmtemperatur und Wärmeintrag, welche die Abkühlzeiten beeinflussen, 

umso genauer eingestellt werden je höher die Streckgrenze des verschweißten Werkstoffes 

ist [13-18]. Zu hohe Abkühlzeiten führen zu einer nicht hinnehmbaren Abnahme der Festig-

keit, wohingegen zu niedrige Abkühlzeiten eine schädliche Versprödung des Gefüges ver-

ursachen. Auf Grund des hohen Mechanisierungsgrades und des gut kontrollierbaren (ge-

ringen) Wärmeeintrages wird in der Praxis häufig das konventionelle Schmelzschweißver-

fahren „Metall-Aktivgas-Schweißen (MAG)“ eingesetzt. Richtlinien und Hinweise auf die 

sachgerechte schweißtechnische Verarbeitung der hochfesten Feinkornbaustähle sind in 

[19], und insbesondere für das MAG-Verfahren in [20] zu finden. Zur Überbrückung unre-

gelmäßiger Schweißspalte und zur Vermeidung/Reduzierung der Porosität und Mikrorisse 

im Nahtbereich werden dabei niedriglegierte, artähnliche Schweißzusatzwerkstoffe mit der 

gleichen oder etwas höheren Festigkeitsklasse eingesetzt [21-23]. 
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Bild 2.1  Untergliederung der Wärmeeinflusszone (WEZ) [11] 

Trotz der Wahl eines geeigneten Schweißverfahrens und somit der Kontrolle des Wärme-

eintrages tritt beim Schweißen hochfester Feinkornbaustähle eine erhöhte Gefahr der 

Spannungsrisskorrosion und der wasserstoffinduzierten Kaltrissbildung auf [24, 25]. Für 

beide Rissarten sind neben der chemischen Zusammensetzung des Werkstoffs und dem 

Wärmeeintrag die auf Grund der hohen Werkstoffstreckgrenzen durch das Schweißen 

eingebrachten (Zug)Eigenspannungen die hauptverantwortlichen Triebkräfte [25-28]. Zum 

Zwecke der Reduzierung dieser Schweißeigenspannungen wird seit Mitte der 1990er Jahre 

versucht, sogenannte Low Transformation Temperature (LTT) Legierungen für die 

Schweißzusatzwerkstoffe einzusetzen, um die Ausbildung der Schweißeigenspannungen 

durch ein gezieltes Herabsetzen der Umwandlungstemperatur zu kontrollieren [29-31]. Das 

somit verzögerte Einsetzen der Festphasenumwandlung führt bei Anwendung dieser hoch-

legierten, supermartensitischen LTT-Zusatzwerkstoffe zu einer Verringerung der Schweiß-

eigenspannungen im und um den Bereich der Schweißnaht bis in den Druckspannungsbe-

reich hinein. Diese Druckeigenspannungen sollen zu einer Minderung der Kaltrissanfällig-

keit und des Schweißverzugs führen und zusätzlich die Langzeitschwingfestigkeit erhöhen. 

Zudem haben die erhöhten Legierungsgehalte auch einen positiven Einfluss auf die Korro-

sionsbeständigkeit [32, 33]. Die beim Schweißen mit Zusatzwerkstoffen stets auftretende 

Vermischung des Zusatzwerkstoffs mit dem Grundwerkstoff [34] ist insbesondere beim 

Einlagenschweißen, Reparaturschweißen und beim Schweißen der Wurzellage im Mehrla-

genschweißen von hochlegierten LTT-Zusatzwerkstoffen mit niedriglegierten Grundwerk-

stoffen zu beachten. Dieses als Verdünnung oder auch als Aufmischung bezeichnete Phä-

nomen sorgt dafür, dass sich der zur Herabsetzung der Umwandlungstemperatur verant-

wortliche Legierungsgehalt des LTT-Zusatzwerkstoffs im Schmelzbadbereich verringert und 

sich damit die erwünschte LTT-Wirkung reduziert. Zugleich muss wegen der inhomogen 

Schmelzbadströmung von einer diskontinuierlichen Verteilung dieser Legierungselemente 

innerhalb der Schweißnaht ausgegangen werden.  

Bevor in dem Kenntnisstand der vorliegenden Arbeit weiter auf das Schweißen hochfester 

Stähle unter Einsatz hochlegierter Zusatzwerkstoffe eingegangen wird, wird im nun folgen-
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den Abschnitt die Wärmewirkung beim Metallschweißen erläutert, wobei der Einfluss der 

Festphasenumwandlung bei der Entstehung von Schweißeigenspannungen und Schweiß-

verzug im Mittelpunkt steht. Nachfolgend werden die Kenntnisse zur numerischen 

Schweißstruktursimulation dargelegt, wobei diese im Rahmen der vorliegenden Arbeit nur 

als Werkzeug zur numerischen Einflussanalyse zum Einsatz kommt. Da im Zuge dieser 

Arbeit auch Materialkennwerte experimentell ermittelt wurden, wird auch der hierfür not-

wendige Kenntnisstand aufgearbeitet. 

2.2 Wärmewirkung beim Metallschweißen  

Beim Schmelzschweißen werden die Ränder der zu fügenden Grundwerkstoffe durch die 

von einer Wärmequelle lokal eingebrachten Wärme über ihren Schmelzpunkt hinaus er-

wärmt. Ein zur Überbrückung des Fügespalts simultan aufgeschmolzener Zusatzwerkstoff 

stellt dabei mit dem geschmolzenen Grundwerkstoff eine stoffschlüssige Verbindung über 

ein Schmelzbad her. Im Zuge der Abkühlung erstarrt dieses Schmelzbad und bildet über 

die so entstandene Schweißnaht eine feste Verbindung zwischen den gefügten Grundwerk-

stoffen. Die örtlich und zeitlich stark konzentriert eingebrachte Wärme wird auf Grund der 

für Metalle typisch hohen Wärmeleitfähigkeit rasch in die kälteren Werkstoffbereiche abge-

leitet und verursacht somit ein für den Schmelzschweißprozess charakteristisch steiles und 

transientes Temperaturgefälle längs und quer zur Fügestelle. Dieses transiente und extrem 

inhomogene Temperaturfeld verursacht in der WEZ (Bild 2.1) mikrostrukturelle Verände-

rungen des Ausgangsgefüges und der damit verbunden thermomechanischen Eigenschaf-

ten. Zudem resultiert aus der Inhomogenität des Temperaturfeldes dass über weite Werk-

stoffbereiche lokal unterschiedlich verteilte thermische Dehnungen existieren. In Verbin-

dung mit den bei umwandlungsfähigen Stählen in der WEZ auftretenden Festphasenum-

wandlungen führen diese durch den Schweißprozess hervorgerufenen Phänomene zu 

einem komplexen Spannungs- und Dehnungszustand, was nach dem Erkalten der 

Schweißverbindung zu Schweißeigenspannungen und Schweißverzug führt.  

2.2.1 Mikrostrukturelle Veränderungen und Festphasenumwandlungen 

Im Laufe des Schweißprozesses wird der im Nahbereich der Fügestelle liegende Werkstoff 

örtlich variierenden SZTZ unterworfen, wodurch mikrostrukturelle Veränderungen resultie-

ren. Der Werkstoffbereich, in welchem Spitzentemperaturen oberhalb von 𝐴c1 bis nahe zur 

Schmelztemperatur auftreten, wird als Wärmeeinflusszone (WEZ) bezeichnet (Bild 2.1) und 

ist Gegenstand der folgenden Betrachtungen.  

 Einfluss der Austenitisierungsbedingungen 

Die während des Aufheizvorgangs stattfindende (𝛼→𝛾)-Festphasenumwandlung, kurz 

Austenitisierung, ist ein diffusionsgesteuerter Prozess. Sie beginnt mit dem Überschreiten 

der 𝐴c1-Temperatur und ist bei Erreichen der 𝐴c3-Temperatur vollständig abgeschlossen. 

Bei weiterem Verbleib im Temperaturbereich oberhalb von 𝐴c3 nimmt das Wachstum der 

Austenitkörner zu und die Homogenisierung schreitet voran. Da sich nach den Diffusions-

gesetzen eine geringe Zeit nur durch eine erhöhte Temperatur ausgleichen lässt, ver-

schiebt sich mit zunehmender Aufheizrate das Gebiet der Austenitbildung (𝐴c1↔𝐴c3) zu 

höheren Temperaturen [35-37]. In [38] wurde durch die Anwendung verschiedener Lichtbo-
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genprozesse bestätigt, dass die Homogenisierung und das Kornwachstum durch eine Er-

höhung der Spitzentemperatur und/oder durch die Erhöhung der Haltezeit oberhalb von 𝐴c1 

maßgeblich verstärkt werden. Da Korngrenzen eine Barriere für Versetzungsbewegungen 

darstellen, muss die Korngröße einen erheblichen Einfluss auf die Festigkeit und das Fließ-

verhalten des Werkstoffs einnehmen (Korngrenzenverfestigung). Die damit in Zusammen-

hang stehenden Auswirkungen der Austenitisierungsbedingungen auf das thermomechani-

sche Werkstoffverhalten wurden in [39-41] nachgewiesen. Mit zunehmendem Abstand vom 

Schmelzbad verringern sich die lokal vorherrschenden Spitzentemperaturen und Haltezei-

ten, wodurch sich in der WEZ eine für den jeweiligen Schweißprozess typische Austenit-

korngrößenverteilung einstellt (Bild 2.1). Dies und die von der Austenitkorngröße abhängige 

Art der Rückumwandlung des Austenits [42-44] sorgen dafür, dass die thermomechani-

schen Werkstoffeigenschaften über den Bereich der WEZ variieren. 

 Einfluss der Abkühlgeschwindigkeit 

Die nun folgenden Erläuterungen basieren auf Erkenntnissen der in [9-11] gegeben Sach-

verhalte. Während der Abkühlung wandelt die 𝛾-Festphase (Austenit) in die bei tieferen 

Temperaturen thermodynamisch stabilere Kristallgitterform der 𝛼-Festphase um, welche 

jedoch eine gegenüber der 𝛾-Festphase stark herabgesetzte Löslichkeit für Kohlenstoff und 

sonstige Legierungselemente besitzt. Ist die Abkühlgeschwindigkeit gering genug, so kann 

dieser thermodynamisch extreme Ungleichgewichtszustand durch rein thermisch aktivierte 

Platzwechselvorgänge (Diffusion) beseitigt werden. Die sich dabei einstellenden 𝛼-Fest-

phasen werden als Ferrit oder Perlit bezeichnet. Mit zunehmender Abkühlgeschwindigkeit 

nimmt die Umwandlungsneigung auf Grund des größer werdenden thermodynamischen 

Ungleichgewichts zu. Ab dem Überschreiten einer ‚unteren‘ kritischen Abkühlgeschwindig-

keit spielen sich die Platzwechselvorgänge nur noch im Größenordnungsbereich der Gitter-

konstante ab, so dass sich nun erstmalig 𝛼-Festphasenanteile durch Umklappvorgänge 

(ohne Diffusion) bilden. Das durch den zwangsgelösten Kohlenstoff verspannte 𝛼-Kristall-

gitter wird als Martensit bezeichnet und zeichnet sich durch seine extreme Härte und Fes-

tigkeit aus. Die Temperatur bei Einsetzen der Martensitbildung wird als Martensitstarttem-

peratur 𝑀s und die bei Ende der martensitischen Umwandlung vorherrschende Temperatur 

wird als Martensitfinishtemperatur 𝑀f benannt. Ab dem Überschreiten der ‚oberen‘ kriti-

schen Abkühlgeschwindigkeit wandelt der Austenit ausschließlich in Martensit um. Zusätz-

lich kann der Austenit in einer Kombination aus diffusionsgesteuerter Umwandlung und 

diffusionslosen Umklappvorgängen in die Zwischenstufe Bainit zerfallen. Der entsprechen-

de Temperaturbereich befindet sich dabei unterhalb der ferritisch/perlitischen Festphasen-

bildung und oberhalb der 𝑀s-Temperatur. Die Anfangs- und Endtemperaturen der Baini-

tentstehung werden als 𝐵s bzw. 𝐵f gekennzeichnet.  

Als Abschätz- bzw. Berechnungsgrundlage für die resultierenden Gefügeänderungen wer-

den Schweiß-Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubilder (SZTU) erstellt. Hierzu werden 

Werkstoffproben einem dem entsprechenden Schweißprozess typischen SZTZ ausgesetzt. 

Unter Konstanz der Austenitisierungsbedingungen wird pro Werkstoffprobe die Abkühlge-

schwindigkeit durch Vorgabe einer konstanten Abkühlrate, meist 𝑡8,5, variiert. Die tempera-

tur- und zeitabhängigen Umwandlungspunkte werden häufig durch das relativ einfache 

Messverfahren der Dilatometrie erfasst [45]. Anschließend werden die erzeugten Gefüge-

zusammensetzungen und deren zugehörige Härtewerte metallografisch ermittelt. Unter 

Angabe der Spitzentemperatur, der Werkstoffbezeichnung, der chemischen Zusammenset-
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zung und zum Teil der 𝐴c1- und 𝐴c3-Temperaturen werden die so ermittelten Werte in Ab-

hängigkeit der Abkühlgeschwindigkeiten in einem SZTU zusammengetragen. SZTU’s un-

terschiedlichster Stahlwerkstoffe sind beispielsweise in [46, 47] gegeben.  

2.2.2 Einflüsse auf die Schweißeigenspannungen und den Schweißverzug 

Die Gesamtheit der durch einen Schweißprozess hervorgerufenen makroskopischen Form-

änderungen wird als Schweißverzug (SV) bezeichnet, dessen Ursache im Vorhandensein 

von Schweißeigenspannungen (SE) liegt. Somit reicht es aus, die Einflüsse auf die Entste-

hung des SV anhand der SE zu begründen.  

Eine Definition von Eigenspannungen wird in [48] vorgenommen. In [12, 49] findet sich eine 

grundlegende Skizzierung zur SE-Entstehung, wobei angenommen wird, dass sich der 

gesamte SE-Zustand vereinfacht als eine lineare Überlagerung  von Schrumpf-, Abschreck- 

und Umwandlungseigenspannungen gedacht werden kann. Es muss an dieser Stelle je-

doch betont werden, dass die lineare Superposition der eben aufgeführten SE-Anteile nur 

einen idealisierten Näherungsansatz bedeuten kann, da sich in der Realität die jeweiligen 

SE-Anteile schon allein durch die Querkontraktion gegenseitig beeinflussen.  

Tabelle 2.1  Einflussgrößen auf die Schrumpf-, Abschreck- und Umwandlungseigenspannungen [49] 

Schrumpfspannungen wachsen mit 

𝑅e  ↑     d𝑅e/d𝑇 ↑     𝛼 ↑     𝐸 ↑     𝜆 ↓     d𝑇/d𝑥 ↑     𝑠 ↓     𝐷 ↑ 

Abschreckeigenspannungen wachsen mit 

𝑅e, ΔT max  ↓     𝑅e − 𝑅e, ΔT max  ↑     𝛼 ↑     𝐸 ↑     𝜆 ↓     Δ𝑇max ↑     d𝑇/d𝑡 ↑     𝐷 ↑ 

Umwandlungseigenspannungen wachsen mit 

𝑅e, T u  ↑     𝑅e, T u, min − 𝑅e, T u, max  ↑     𝛥𝑉u  ↑     𝐸 ↑     𝜆 ↓     𝑇s ↓     d𝑇/d𝑡 ↑     𝑠 ↓ 

𝑅e - Streckgrenze 

𝑅e, ΔT max - Warmstreckgrenze im Temperaturbereich mit max. Temperaturdifferenz 

𝑅e, T u - Warmstreckgrenzen im Temperaturbereich 

𝛼 - Thermischer Ausdehnungskoeffizient 

𝐸 - Elastizitätsmodul 

𝜆 - Wärmeleitfähigkeit 

𝑠 - Nahtbreite 

𝐷 - Naht- bzw. Blechdicke 

Δ𝑇max - Maximale Temperaturdifferenz zwischen Kern und Rand 

d𝑇/d𝑡 - Abkühlgeschwindigkeit 

d𝑇/d𝑥 - Temperaturgradient in senkrechter Richtung zur Naht 

𝛥𝑉u - Volumenänderung bei der (𝛾→𝛼)-Phasenumwandlung 

𝑇s - Starttemperatur der (𝛾→𝛼)-Phasenumwandlung 
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Die Entstehung und das Ausmaß der Schrumpf-, Abschreck- und Umwandlungseigenspan-

nungen (Zwängungsspannungen) hängt nach [49] hauptsächlich von den in Tabelle 2.1 

aufgeführten wichtigen Einflussgrößen ab. Diese werden vor allem durch die Werkstoffei-

genschaften, aber auch durch das Schweißverfahren und dessen Parameter, sowie den 

geometrischen und thermischen Randbedingungen vorgegeben. Eine separate Betrach-

tung der aufgeführten Einflussgrößen und deren wechselseitige Beeinflussung ist dabei 

kaum möglich, weshalb die durch Pfeilrichtung angegebenen Auswirkungen nur qualitativ 

beziehungsweise tendenziell zu beurteilen sind.  

In der Praxis liegen oftmals komplizierte Konstruktionen in Form von verschachtelt ver-

schweißten Baugruppen vor. Die hohen Eigensteifigkeiten dieser Konstruktionen beeinflus-

sen die globalen Steifigkeitsverhältnisse hinsichtlich der Schweißnähte derart, dass Wärme- 

und Volumendehnungen zusätzlich behindert werden. Diese mit den globalen Steifigkeits-

verhältnissen in Zusammenhang stehende (Schrumpf-)Behinderung wird in [50] erstmalig 

durch den Einspanngrad quantifiziert, dessen Berechnung als Richtwert für eine symmetri-

sche Stumpfstoßschweißverbindung in [51] gegeben ist. In [52-54] wird gezeigt, dass mit 

zunehmenden Einspanngrad die SE in ihrem Ausmaß wachsen und sich der SV verringert.  

Ein qualitativer Zusammenhang zwischen Einspanngrad und SE/SV ist in Bild 2.2 schema-

tisch dargestellt. Zudem konnte in [53] nachgewiesen werden, dass die Nahtkonfiguration 

von latent und behindert schrumpfenden Schweißverbindungen einen starken Einfluss auf 

die SE-Entstehung nimmt. 

 

Bild 2.2  Einfluss des Einspanngrades auf die Schweißeigenspannungen und den Schweißverzug [54] 

In Bild 2.3 sind Einflussgrößen auf die Zwängungs- und Reaktionsspannungen, und somit 

auf die SE schematisch dargestellt [55]. Hieraus geht hervor, dass neben der Schrumpfbe-

hinderung und der Werkstofffestigkeit /-zähigkeit vor allem die Phasenumwandlungstempe-

ratur und die Umwandlungsplastizität einen großen Einfluss auf den Eigenbeanspru-

chungszustand einer geschweißten Konstruktion nehmen.  

Auch wenn die bis hier gewonnen Erkenntnisse hauptsächlich auf qualitativen Zusammen-

hängen beruhen, so lässt sich Schlussfolgernd sagen, dass der Zustand der SE und damit 

des SV von einem komplexen Wechselspiel vielzähliger Einflussgrößen abhängt und im 

Vorab nicht abgeschätzt werden kann. Mit dem Fokus dieser Arbeit die Auswirkungen der 

(𝛾→𝛼)-Phasenumwandlung auf die SE und den SV zu analysieren, werden die Phasenum-

wandlungstemperatur und die Umwandlungsplastizität bei weitgehender Konstanz des 

restlichen Einflussgrößenverbunds variiert. Deshalb wird im Folgenden auf die Einflüsse der 

Phasenumwandlungstemperatur und der Umwandlungsplastizität eigegangen. 
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Bild 2.3  Einflussgrößen auf die Eigenbeanspruchung einer geschweißten Konstruktion nach [55] 

2.2.2.1 Umwandlungstemperatur und begleitende Effekte 

Praktische Erkenntnisse über die Beeinflussung des Eigenspannungszustands in Stahl-

werkstoffen durch die gezielte Einstellung der (𝛾→𝛼)-Umwandlungstemperatur beruhen auf 

ersten Arbeiten zu Abschreckvorgängen in den 1930er Jahren [56] und führten unabhängig 

von der Methodik zur Einstellung der Umwandlungstemperatur zu einer ersten grundlegen-

den Modellentwicklung zur Entstehung der SE während der Abkühlung umwandlungsfähi-

ger Stähle [57-59]. 

Hierzu wurde in [57] basierend auf theoretischen Überlegungen die Ausbildung der SE im 

Nahtbereich analysiert, welche sich auf Grund unterschiedlicher (𝛾→𝛼)-Umwandlungs-

temperaturen und den sich daraus ergebenden Gefügezusammensetzungen einstellt. Es 

folgt, dass solange die (𝛾→𝛼)-Umwandlung bei Erreichen der Raumtemperatur vollständig 

abgeschlossen ist, zunehmend niedrigere Umwandlungstemperaturen zu einem höheren 

Ausmaß von Druckeigenspannungen führen. Zudem wurde geschlussfolgert, dass die 

Höhe der durch Umwandlungseigenspannungen beeinflussten SE maßgeblich von den 

Warmstreckgrenzen während der (𝛾→𝛼)-Umwandlung und dem bis zur vollständigen Ab-

kühlung auf Raumtemperatur noch zu durchlaufenden Temperaturintervall abhängt.  

In [60] werden die in [57] angeführten theoretischen Überlegungen durch erste experimen-

telle Untersuchungen zur Spannungsentstehung beim Abkühlen während der (𝛾→𝛼)-

Umwandlung unterstützt. In Anlehnung zum Stabmodell der eindimensionalen Spannungs-

ausbildung einer idealisierten Schweißverbindung wurden Werkstoffproben austenitisiert 

und die thermische Schrumpfung während der Abkühlung durch eine beidseitig feste Ein-

spannung blockiert. Das (𝛾→𝛼)-Umwandlungsverhalten und/oder die Umwandlungstempe-

raturen wurden durch Variation der Legierungselemente eingestellt. Die gegenüber dem 

bainitisch umwandelnden Werkstoff niedrigere Umwandlungstemperatur (Δ𝑀s ≈ -150 K) und 

der danach auftretende, für den hohen (Schrumpf-)Spannungsaufbau verantwortliche Tem-

peraturintervall des martensitisch umwandelnden Werkstoffs führt bei Raumtemperatur im 

Vergleich zum bainitisch umwandelnden Werkstoff auf bis zu ~300 MPa geringere Eigen-

spannungen. Da im Allgemeinen Martensit gegenüber Bainit eine wesentlich höhere Warm-

streckgrenze aufweisen muss, fällt die Spannungsdifferenz der maximal erreichten Druck-

spannungen mit nur etwa -50 MPa (Martensit) unerwartet gering aus. Dies weist darauf hin, 

dass die während der (𝛾→𝛼)-Umwandlung vorliegende Warmstreckgrenze nicht der einzig 
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limitierende Einflussfaktor auf die erreichbare Druckspannungshöhe ist. Da die Bildung der 

martensitischen Festphase durch erhöhtes Auflegieren mittels Chrom erreicht wurde, liegen 

zwischen den beiden 𝐶𝑟-𝑀𝑜-Stählen stark unterschiedliche chemische Zusammensetzun-

gen vor. Leider geben die Autoren keine Stellungnahme, ob sich die Variation in den che-

mischen Zusammensetzungen auf das Ausmaß der für einen Spannungsabbau verantwort-

lichen Umwandlungsplastizität niederschlagen könnte 

In Analogie zu den in [60] durchgeführten Untersuchungen werden seit Mitte der 1990er 

Jahre Schweißzusatzwerkstoffe gezielt in ihrer chemischen Zusammensatzung variiert, um 

die Ausbildung der SE durch Verringerung der  Phasenumwandlungstemperatur zu kontrol-

lieren [29-31]. Auf den weiterführenden Einsatz dieser hochlegierten Schweißzusatzwerk-

stoffe wird in Abschnitt 2.4 detailliert eingegangen. Dennoch seien an dieser Stelle die 

aktuellen und sehr umfangreichen experimentellen Arbeiten in [61] erwähnt, in welchen der 

Autor hochlegierte Zusatzwerkstoffe entsprechend ihrem Verwendungszweck als soge-

nannte Low Temperature Transformation (LTT) Legierungen definiert. Er kommt zu dem 

Schluss, dass zwar durch den Einsatz der LTT-Legierungen Druckspannungen erzeugt 

werden können, jedoch deren Existenz nicht generell vorher zu sagen ist und in jedem 

Anwendungsfall analysiert werden sollte. Ferner wird der Einfluss des Restaustenitgehalts 

herausgestellt, welcher bei hinreichend niedrigen Umwandlungstemperaturen, das heißt bei 

unvollständiger (𝛾→𝛼)-Umwandlung in die martensitische Festphase, das Niveau der ver-

bleibenden Makroeigenspannungen bestimmt. Zusätzlich schreibt der Autor der Rolle der 

Umwandlungsplastizität eine große Bedeutung zu und stellt die Frage, ob die Umwand-

lungsplastizität als limitierender oder fördernder Faktor für die SE-Kontrolle von Bedeutung 

ist, als wissenschaftlich hoch interessant heraus. 

Weiterhin betonen die Autoren in [57] und [61] die Bedeutung der homogenen beziehungs-

weise der inhomogenen (𝛾→𝛼)-Umwandlung bei der SE-Entstehung. Beim Vorliegen  in-

homogener Umwandlung können die in den jeweils zuerst umwandelnden Bereichen be-

reits aufgebauten Druckspannungen bis in den Zugspannungsbereich hinein abgebaut 

werden. Hierfür verantwortlich ist die durch die Volumenzunahme der später umwandeln-

den Bereiche verursachte Werkstoffdehnung der angrenzenden, bereits umgewandelten 

Zonen. Ob die zeitlich verzögerte Umwandlung der angrenzenden Bereiche durch räumli-

che Temperaturgradienten oder durch unterschiedliche Umwandlungstemperaturen verur-

sacht wird ist dabei unerheblich.  

2.2.2.2 Umwandlungsplastizität 

Die erste belegte Beobachtung des physikalischen Phänomens Umwandlungsplastizität 

(UP) geht auf das Jahr 1919 zurück [62] und wurde in [63] begrifflich definiert. Dabei be-

zeichnet die UP das Auftreten von plastischen Verformungen während der Gefügeumwand-

lungen, wenn gleichzeitig durch äußere mechanische Belastungen Spannungen unterhalb 

der eigentlichen Warmstreckgrenze der weicheren der beteiligten Festphasen (Austenit) 

wirken. Zwar ist die UP bei allen Gefügeumwandlungen zu beobachten, doch wird sich im 

Folgenden auf die für die Umwandlungseigenspannungen relevanten Vorgänge während 

der (𝛾→𝛼)-Umwandlungen beschränkt, da hier ein erheblicher Einfluss auf die Spannungs-

entwicklung durch die verstärkt auftretenden plastischen Dehnungsanteile zu erwarten ist. 

Die UP tritt sowohl bei diffusionskontrollierten und diffusionslosen Umwandlungen auf und 
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wurde bereits durch eine Vielzahl verschiedener Erklärungsansätze und kontinuumsme-

chanischer Modelle beschrieben [64]. Werden nur isotrope Anpassungseffekte an die Vo-

lumenänderungen des Kristalls während der Phasenumwandlung betrachtet, so hat sich 

das Modell nach Leblond und Devaux [65, 66], basierend auf dem Greenwood-Johnson-

Effekt [67], etabliert. Dieses Modell ist sowohl für die UP-Modellierung der diffusionskontrol-

lierten, und unter Vernachlässigung der lastbedingten Vorzugsorientierung der Martensit-

kristalle (Scherung) für die diffusionslosen Umwandlungen geeignet. Werden zusätzlich die 

durch Scherung verursachten anisotropen plastischen Dehnungsanteile berücksichtig, so 

finden auf dem Magee-Effekt [68] basierende Modelle ihre praktische Anwendung. 

Die plastische dehnungsinduzierende Wirkung der UP kann beispielhaft an Ausschnitten 

von Dilatometerkurven während der Abkühlung in Bild 2.4 aufgezeigt werden [69]. Neben 

dem lastfreien Fall (0 MPa) werden vor dem Einsetzen der (𝛾→𝛼)-Umwandlung äußere 

Drucklastspannungen (-42 MPa, -85 MPa) unterhalb der austenitischen Warmstreckgrenze 

auf einer ansonsten frei schrumpfenden Werkstoffprobe axial aufgeprägt und im Zuge der 

Abkühlung aufrechterhalten. Die nach Erreichen der Raumtemperatur und anschließendem 

lösen der Drucklast irreversibel verbleibenden plastischen Dehnungen werden als umwand-

lungsplastische Dehnungen klassifiziert und nehmen mit wachsenden Druckspannungen 

zu. Im Fall äußerer Zuglasten (Zugspannungen) kehrt sich die UP-plastische Dehnung dem 

Vorzeichen entsprechend um. Die Wirkung dieser UP-Dehnungen auf die Reaktionsspan-

nungen eines umwandlungsfähigen und beidseitig fest eingespannten Stabs sind anhand 

von Berechnungsergebnissen [70] in Bild 2.5 dargestellt. Dabei wurde der gesamte Stab 

austenitisiert und anschließend auf Raumtemperatur abgekühlt. Die Berechnungen mit und 

ohne Berücksichtigung der UP weisen Unterschiede in den verbleibenden Reaktionsspan-

nungen mit bis zu 400 MPa auf. Grund hierfür ist, dass sich die Druckspannungen unter der 

Präsenz der UP wegen des Auftretens der zusätzlich wirksamen UP-plastischen Dehnun-

gen nicht voll entwickeln können, beziehungsweise durch die UP-plastische Verformung ein 

nahezu vollständiger Druckspannungsabbau während  der (𝛾→𝛼)-Umwandlung auftritt.  

 

Bild 2.4  Dilatometerkurven für einen niedriglegierten 
Stahl mit Druckspannungen während der Umwand-
lung nach [67] 

 

Bild 2.5  Eigenspannungen in einem fest 
eingespannten Stab mit und ohne Um-
wandlungsplastizität nach [70] 

Die soeben beispielhaft aufgezeigten Wirkungen verdeutlichen die Wichtigkeit die UP-

Dehnungen in der numerischen Berechnung von Umwandlungseigenspannungen zu be-

rücksichtigen. Da das Ausmaß der UP vom jeweiligen Werkstoff abhängt, gilt es die UP 

durch entsprechende Materialparameter zu charakterisieren und in den Datenbanken zu 



12 

hinterlegen. Hierzu werden wie eben beschrieben Werkstoffproben austenitisiert und wäh-

rend der Abkühlung, jedoch vor dem Einsetzen der (𝛾→𝛼)-Umwandlung jeweils mit unter-

schiedlich hohen Druck- und Zuglasten konstant beaufschlagt. Unter Annahme einer uni-

axial wirkenden Lastspannung 𝜎 und eines materialabhängigen UP-Parameters 𝐾 lässt sich 

die nach vollständiger (𝛾→𝛼)-Umwandlung verbleibende UP-Dehnung 𝜀up durch eine linea-

re Beziehung wie folgt berechnen [71]: 

𝜀up =  𝐾 ∙ 𝜎 Gleichung 2.1 

mit 𝜀up - umwandlungsplastische Dehnung, 𝐾 - UP-Parameter, 𝜎 - uniaxiale Lastspannung 

Für unterschiedliche Metalle und Legierungen kann ein konstanter Materialparameter 𝐾 bei 

Aufprägung von in Richtung und Höhe variierender Lastspannungen mit Beträgen bis etwa 

der halben Warmstreckgrenze der weicheren Festphase nach [67] bestimmt werden: 

𝐾 =  d𝜀up(𝜎)/d𝜎|
𝜎→0

 Gleichung 2.2 

Die experimentell bestimmten UP-Parameter 𝐾 werden oftmals durch Einbindung in das auf 

dem Greenwood-Johnson-Effekt basierende Modell nach [65] zur Berechnung der UP-Deh-

nungen innerhalb numerischer Simulationen eingesetzt. Neben der folgerichtigen Berech-

nung von (Schweiß-)Eigenspannungen und (Schweiß-)Verzug umwandlungsfähiger Stähle 

sind numerische Einflussanalysen der UP auf die Berechnungsergebnisse von großem 

Interesse [71-78].  

Für das Wärmebehandlungsproblem des Härtens eines Stahlzylinders wurden in [71] die 

radialen Eigenspannungen mit und ohne UP numerisch berechnet. Die unter Verwendung 

des experimentell bestimmten UP-Parameters 𝐾 berechneten radialen Eigenspannungen 

sind gegenüber den Berechnungen unter Vernachlässigung der UP stark verringert und 

verbesserten im Vergleich mit den gemessenen Eigenspannungen die Berechnungsergeb-

nisse. Die Berechnung des radialen Verzugs unter Einsatz des experimentell bestimmten 

UP-Parameters 𝐾 lieferten sehr gute Übereinstimmungen mit den Messergebnissen. Da 

leider die Präsentation der Berechnungsergebnisse des Verzugs ohne UP fehlt, ist diesbe-

züglich kein Einfluss der UP abzuschätzen. 

Ein weitaus komplexerer Fall liegt in [72, 73] vor. Hier wurde ein thermisch und mechanisch 

teilweise validiertes FEM-Modell einer Laser-Blindnahtschweißung am Stahl S355J2+N 

entwickelt und zur Berechnung der SE und SV eingesetzt. Die numerische Analyse mit und 

ohne UP führte in der Schweißnahtnähe auf der Unterseite zu Unterschieden in den Längs-

eigenspannungen von bis zu 400 MPa. In diesem Fall lieferten die Berechnungen unter 

Einbindung der UP erhöhte SE, deren Richtigkeit jedoch auf Grund der in diesem Bereich 

fehlenden Messergebnisse nicht beurteilt werden kann. Eine Betrachtung der berechneten 

Quereigenspannungen sowie der SE im Volumen der Schweißverbindung findet nicht statt. 

Weiterhin wurde der SV mit Hinblick auf die Längs- und Querschrumpfung mit und ohne UP 

berechnet. Für beide Verformungsarten führen die Berechnungen mit UP zu einem ver-

stärkten Ausmaß der Schrumpfungen, wodurch gegenüber den Berechnungen ohne UP 

eine bessere Übereinstimmung mit den gemessenen Verzügen erreicht werden konnte. 

Eine Darstellung des berechneten Winkel- und Biegeverzugs wurde nicht vorgenommen. 

In [74] wurde ein ähnliches Problem an einem anderen Stahlwerkstoff (10 CD 9.10) unter-

sucht, wobei hinsichtlich der Längseigenspannungen die gleichen Beobachtungen wie in 

[72, 73] gemacht werden konnte. Das gleiche qualitative Resultat konnte in [75] an Unter-
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suchungen zum Stahlwerkstoff HY80 in erreicht werden. Im Gegensatz dazu zeigen die in 

[76] an einem martensitischen Stahlwerkstoff durchgeführten numerischen Berechnungen 

einen umgekehrten Einfluss der UP auf die Längseigenspannungen auf. Leider fehlen in 

den eben angeführten Untersuchungen die Bewertungen beziehungsweise die Darstellun-

gen der Quer-, sowie der SE im Volumen der Schweißverbindungen. Ebenso wurden weder 

Einflussanalysen der UP auf den SV durchgeführt, noch beruhen die durchgeführten Be-

rechnungen auf hinreichenden Validierungen. 

Numerische Untersuchungen zum Einfluss der UP auf die SE eines LTT-Grundwerkstoffs 

wurden mittels einer simulierten Blindnahtschweißung in [77, 79] durchgeführt. Hier konnte 

ein signifikanter Einfluss der UP-Variation auf die SE insoweit aufgezeigt werden, als dass 

das Spannungsniveau der Längs- und Quereigenspannungen auf den Oberflächen unter 

Einbindung der UP abnahmen. Leider können die Ergebnisse auf Grund des Fehlens einer 

sowohl thermischen als auch mechanischen Validierung nur in einer rein akademischen 

Hinsicht beurteilt werden und erlauben somit keine stringenten Schlussfolgerungen zu 

realen Schweißungen. Auch hier fehlen die Berechnungsergebnisse zum SV und den SE 

im Volumen der Schweißverbindung. 

In [78] kam ein experimentell umfangreich validiertes FEM-Modell einer S355J2+N-MAG-

Schweißverbindung mit artgleichem Zusatzwerkstoff zur Anwendung, um eine Einflussana-

lyse der UP auf die SE durchzuführen. Es konnte gezeigt werden, dass im Übergangsbe-

reich zwischen Schweißnaht und Grundwerkstoff alle SE-Komponenten durch die Variation 

des UP-Parameters 𝐾 signifikant beeinflusst werden. So führte ein erhöhter 𝐾-Wert zu 

einer generellen Zunahme der Längseigenspannungen. Hinsichtlich der Quereigenspan-

nungen verursacht die Zunahme des 𝐾-Wertes einen Anstieg der Spannungswerte im Vo-

lumen und zu einer Abnahme der Spannungswerte auf den Oberflächen der Schweißver-

bindung, wohingegen für die Normaleigenspannungen eine generelle Relaxation der Span-

nungswerte bei Zunahme des 𝐾-Parameters zu beobachten ist. Im Vergleich zu den übri-

gen SE-Komponenten zeigte die Normalspannung die größten quantitativen Änderungen 

unter der 𝐾-Variation. Leider findet auch hier keine UP-Analyse zur Ausbildung des SV 

statt. Die Autoren kommen zu dem Schluss, dass zur SE-Berechnung für solche latent 

schrumpfenden Stumpfstoßschweißverbindungen der S355J2+N-Festigkeitsklasse der 𝐾-

Parameter zumindest in der richtigen Größenordnung berücksichtigt werden muss.  

Fazit „Einflüsse auf die Schweißeigenspannungen und den Schweißverzug“ 

Es bleibt festzuhalten, dass der Zustand der SE und damit des SV von einem komplexen 

Wechselspiel vielzähliger Einflussgrößen abhängt und im Vorab nicht abgeschätzt werden 

kann. Insbesondere wird der SE/SV-Zustand immens durch das Ausmaß der Umwand-

lungseigenspannungen beeinflusst, welches durch eine gezielte Herabsetzung der Um-

wandlungstemperatur von LTT-Zusatzwerkstoffen verstärkt werden kann. Zu niedrige Um-

wandlungstemperaturen führen jedoch zu unvollständigen (𝛾→𝛼)-Umwandlungen und so-

mit zu Restaustenit, dessen geringe Warmfließgrenze in Verbindung mit der nicht vollstän-

dig ausgenutzten (𝛾→𝛼)-Volumenexpansion die SE-Reduktion limitiert. Weitere Einflussfak-

toren beziehen sich auf die Homogenität der (𝛾→𝛼)-Umwandlung und auf das die Umwand-

lungen stets begleitende Phänomen der UP. Es ist offensichtlich, dass die Wirkung der UP-

Dehnungen in der Berechnung von SE und SV umwandlungsfähiger Stähle zu berücksich-

tigen ist. Auf Grund des derzeitig noch mangelhaften Verständnisses zur Sensitivität der 

notwendigen Genauigkeit des UP-Parameters 𝐾 zur folgerichtigen Berechnung von SE und 
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SV muss der materialabhängige 𝐾-Parameter fallspezifisch experimentell bestimmt werden.  

Weiterhin zeigt die durchgeführte Literaturrecherche, dass ein großer Bedarf an konsisten-

ten numerischen Einflussanalysen der UP auf die SE und den SV realer Schweißverbin-

dungen besteht. Ein Hauptaugenmerk ist dabei auf die Verwendung experimentell validier-

ter Berechnungsmodelle mit abgesicherten Materialkennwerten zu richten, da nur dadurch 

ein folgerichtiges Verständnis zur Wirkungsweise der UP im Verbund mit der Vielzahl von 

komplex miteinander verknüpften Einflussgrößen möglich ist. Auch wenn einige zumindest 

qualitativ zu bewertende numerische Einflussanalysen hochfester Stähle existieren, so sind 

zum derzeitigen Forschungsstand in der Literatur keine experimentell abgesicherten nume-

rischen UP-Einflussanalysen auf die SE und den SV hochfester Schweißverbindungen 

unter Verwendung von Stählen der Festigkeitsklasse des Werkstoffs S960QL zu finden. 

2.3 Numerische Schweißstruktursimulation 

In dieser Arbeit wird die Schweißstruktursimulation unter Anwendung des kommerziell 

verfügbaren und bereits etablierten FEM-Softwarepakets SYSWELD nur als Werkzeug 

eingesetzt, um werkstoffbezogene Einflussanalysen auf die SE und den SV durchzuführen. 

Zuerst wird eine grundlegende Klassifikation der Schweißsimulation in Teilbereiche vorge-

nommen und diesbezüglich ein Abriss über die derzeit erreichten Erkenntnisse gegeben. 

Anschließend werden die in der vorliegenden Arbeit zur thermophyskalischen und thermo-

mechanischen Modellierung eingesetzten Berechnungsgrundlagen aufgezeigt. 

Für die Berechnungen des globalen Temperaturfeldes und der Gefügezusammensetzung, 

und darauf aufbauend der SE und des SV hat es sich nach [12] bewährt, die Schweißsimu-

lation in die Teilbereiche der Prozess-, Struktur- und der Werkstoffsimulation mit eigenstän-

digen Zielgrößen zu unterteilen (Bild 2.6). Die gegenseitige Beeinflussung der drei Teilbe-

reiche beruht auf dem Ein- und Ausgang von Koppelgrößen. 

 

Bild 2.6  Teilbereiche der Schweißsimulation mit den wichtigsten Ziel- und Koppelgrößen - Radaj [12] 
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 Prozesssimulation 

Die Prozesssimulation umfasst die detaillierte Modellierung der miteinander komplex ver-

bundenen Phänomene wie des Temperatur- und Geschwindigkeitsfelds im Schmelzbad, 

der Wechselwirkung der Wärmequelle mit der Schweißverbindung und resultierendem 

Wirkungsgrad, sowie der Stabilität des Schweißprozesses. Basierend auf der Theorie der 

Wärmeleitung in Festkörpern [80] lieferten [81] und [82, 83] erste Forschungsbeiträge auf 

diesem Gebiet. Unter Einsatz wachsender Rechenleistungen und fortgeschrittener Software 

stellt die Prozesssimulation heutzutage ein stetig wachsendes Forschungsgebiet dar [84]. 

Die Forschungsschwerpunkte konzentrieren sich dabei hauptsächlich auf den Wärme- und 

Materialflusses im Schmelzbad und die Lichtbogenphysik. Einen Überblick über die ma-

thematische Modellierung der in diesem Zusammenhang stehenden Erhaltungsgleichungen 

von Masse, Energie und Impuls ist in [85, 86] gegeben. 

In der Praxis hat es sich als effektiv erwiesen, den Schweißprozess durch ein reines Wär-

meleitungsmodell zu approximieren und die Erzeugung der Schweißwärme und die 

Schmelzbadbildung auf pauschalisierte Größen der Wärmequelle zu reduzieren. Somit wird 

mit Hilfe der in [87] eingeführten Methode der Eintrag und die geometrische Verteilung der 

Schweißwärme oftmals durch äquivalente Wärmequellen mit volumetrischer Energievereit-

lung umgesetzt. Darauf basierend haben sich in der FEM-Anwendung für Laserstrahlver-

fahren entwickelte gaußverteilte [87] und für Lichtbogenverfahren entwickelte doppelellip-

soide [88] Wärmequellenmodelle bewährt. 

 Materialsimulation 

Aspekte der mikrostrukturellen Eigenschaften wie die Härte, Zähigkeit, Festphasentrans-

formation und die Heiß- und Kaltrissneigung werden über die Materialsimulation abgedeckt. 

Eine Zusammenfassung von Forschungsarbeiten zur metallurgischen Modellierung ist in 

[89-91] zu finden. 

Modelle zu schweißbedingten Mikrostrukturänderungen wie die sich einstellende Gefüge-

zusammensetzung unter Einbindung der Austenitkorngröße sind bereits in kommerziellen 

Softwareprogrammen implementiert, beruhen jedoch auf starken Vereinfachungen der 

physikalischen Zusammenhänge. Unter der möglichen Berücksichtigung der Austenitkorn-

größe finden dabei effektive umwandlungskinetische Modelle zur diffusionsgesteuerten 

(𝛼↔𝛾)-Umwandlung [92, 93] und zur diffusionslosen martensitischen (𝛾→𝛼)-Umwandlung 

[94, 95] ihre Anwendung. 

 Struktursimulation 

Die Struktursimulation umspannt die Berechnung des globalen Temperaturfelds und der 

thermomechanischen Wärmewirkungen des Schweißens. Dies betrifft neben den SE und 

SV auch die Schweißgut- und WEZ-Festigkeit und die Bewertung der Struktursteifigkeit.  

Hinweise zur generellen Modellierungsmethodik numerischer Schweißstruktursimulationen 

zur folgerichtigen Berechnung von SE und SV gibt [96]. Eine Zusammenfassung möglicher 

Berechnungsverfahren von SE und SV wurde in [69, 97] vorgenommen. Der Einfluss des 

im Hochtemperaturbereich auftretenden visko-plastischen Werkstoffverhaltens auf die be-

rechneten SE und SV wurde in [98] untersucht. Der Autor kommt zu dem Schluss, dass 

visko-plastische Modelle bei der Berechnung der SE vernachlässigt werden können, dies 

jedoch zu einem merklichen Einfluss auf den SV führt. Verantwortlich gemacht wird hierfür 

die durch visko-plastische Effekte verursachte Erhöhung der austenitischen Warmfließ-
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grenzen. Einflussanalysen zur Variation thermomechanischer Werkstoffeigenschaften und 

verschiedener Verfestigungsmodelle auf die Ausbildung der SE und dem SV sind in [99, 

100] und [101] zu finden. Oftmals wird zur Erhöhung der Recheneffizienz zuerst die Tempe-

raturfeldberechnung vollständig abgeschlossen und darauf aufbauend das Verschiebungs-

feld berechnet (schwache Kopplung), wodurch die Änderung der Nahtgeometrie und der 

somit verursachte Einfluss auf die Verteilung der Schweißwärme vernachlässigt wird. In 

[102] konnte gezeigt werden, dass die Schmelzbadgeometrie davon kaum beeinflusst wird, 

aber Unterschiede im SV um bis zu 20 % auftreten. 

2.3.1 Thermophysikalische Modellierung 

 Thermisch 

Die physikalische Berechnungsgrundlage des transienten Temperaturfelds basiert auf der 

Verknüpfung des ersten Hauptsatzes der Thermodynamik mit dem Fourierschen Grundge-

setz der Wärmeleitung. Die nichtlineare Feldgleichung der Wärmeleitung mit der Erweite-

rung eines Produktionsterms in Form von volumetrischen Wärmequellen lautet: 

𝜌(𝑇) ∙ 𝑐p(𝑇) ∙
𝜕𝑇

𝜕𝑡
+ ∇(−𝜆(𝑇) ∙ ∇ 𝑇) = 𝑞Vol(𝑥, 𝑦, 𝑧, 𝑡)    mit    𝑇 = 𝑇(𝑥, 𝑦, 𝑧, 𝑡) 

mit den Rand- und Anfangsbedingungen: 

−𝜆 ∙
𝜕𝑇

𝜕𝑛
|

Ω
= 𝑞Ω    und    𝑇(𝑥, 𝑦, 𝑧, 𝑡 = 0) = 𝑇(𝑥, 𝑦, 𝑧)|𝑡=0 

Gleichung 2.3 

mit 𝜌 - spezifische Dichte, 𝑐p - spezifische Wärmekapazität, 𝑇 - Temperatur, 𝜆 - Wärmeleitfähigkeit, 𝑞Vol 

- volumetrische Wärmestromdichte,  𝑞Ω - flächenbezogene Gesamtwärmestromdichte 

Der Eintrag und die geometrische Verteilung der Schweißwärme wird durch Ersatzwärme-

quellen gewährleistet, deren jeweilige Verteilung der volumetrischen Wärmestromdichten 

von den in Gleichung 2.4-2.6 enthaltenen freien Parametern abhängt. Diese müssen im 

Zuge der Temperaturfeldkalibrierung mit Hilfe experimenteller Daten vom Benutzer angegli-

chen werden. 

Volumetrische Wärmestromdichte der gaußverteilten Wärmequelle nach [87]: 

𝑞vol  =  
9 ∙ 𝑒5 ∙ 𝑄

𝜋(𝑒3 − 1) ∙ (𝑧o − 𝑧u) ∙ (ro
2 + ro ∙ ru + ru

2)
2 ∙ 𝑒

−M∙(
r

ro
)

2

 

r0 =  ro − (ro − ru) ∙
𝑧o − 𝑧

𝑧o − 𝑧u

     ;     r = √(𝑥 − 𝑥0 − vs ∙ 𝑡)2 + (𝑦 − 𝑦0)2 

Gleichung 2.4 

mit 𝑞vol - volumetrische Wärmestromdichte, 𝑄 - gesamte Wärmeleistung im Doppelellipsoid, M - Ab-
klingkoeffizient, ro, u - obere/untere Radien, 𝑡 - Zeit, vs - Schweißgeschwindigkeit, x - globale Koordina-

te, 𝑧o, u - oberer/unterer Abstand von der Referenzebene 

Volumetrische Wärmestromdichte der doppelellipsoiden Wärmequelle nach [88]: 

𝑞vol, f  =  
6 ∙ √3 ∙ 𝑓f ∙ 𝑄

af ∙ b ∙ c ∙ 𝜋√𝜋
∙ 𝑒

−M∙(
𝑥−𝑥0−vs∙𝑡

af
)

2

∙ 𝑒
−M∙(

𝑦−𝑦0
b

)
2

∙ 𝑒
−M∙(

𝑧−𝑧0
c

)
2

 Gleichung 2.5 
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𝑞vol, r  =  
6 ∙ √3 ∙ 𝑓r ∙ 𝑄

ar ∙ b ∙ c ∙ 𝜋√𝜋
∙ 𝑒

−M∙(
𝑥−𝑥0−vs∙𝑡

ar
)

2

∙ 𝑒
−M∙(

𝑦−𝑦0
b

)
2

∙ 𝑒
−M∙(

𝑧−𝑧0
c

)
2

 Gleichung 2.6 

mit, 𝑓f, r- Wichtungsfaktoren, {af, r , b , c } - Halbachsen des Ellipsoids, {x , y , z } - globale Koordinaten 

 Metallurgisch 

Die Grundlagen für die mathematische Beschreibung der diffusionsgesteuerten Umwand-

lungen (austenitische, ferritisch-perlitische und bainitische Umwandlungen) beruhen auf 

dem semi-empirischen Modell von Leblond-Devaux. Mit der daraus folgenden Evolutions-

gleichung ist es anhand von Parameteranpassung möglich, die Daten aus isothermen und 

kontinuierlichen SZTU-Schaubildern direkt in die FE-Software zu implementieren. Die For-

mulierung ohne Berücksichtigung des Einflusses der Austenitkorngröße auf die Umwand-

lungskinetik bei kontinuierlichem Temperaturverlauf lautet [93]: 

𝑑𝑝

𝑑𝑡
 =  𝑓 (�̇� ) ∙

𝑝eq(𝑇) − 𝑝 (𝑇)

𝜏(𝑇)
 Gleichung 2.7 

mit 𝑝 - Phasenanteil, 𝑡 - Zeit, 𝑓 - Faktor zur Berücksichtigung der Abkühlrate, 𝑇 - Temperatur, 𝑝eq - 

Phasenanteil im Gleichgewichtszustand, 𝜏 - Zeit für die Bildung eines Phasenanteils 

Das phänomenologische Umwandlungsmodell für die diffusionslose Martensitumwandlung 

wird durch Koistinen-Marburger gegeben [94]: 

𝑝(𝑇) = 1 − exp ( − KM∙(Ms −  𝑇)) Gleichung 2.8 

mit KM - Koistinen-Marburger-Koeffizient, Ms - Martensitstarttemperatur 

Liegt ein Gemisch aus Gefügebestandteilen vor, so werden die thermophysikalischen und 

thermomechanischen Kennwerte des Mischwerkstoffs mit Hilfe einer linearen Mischungsre-

gel gebildet: 

𝑋 = ∑ 𝑝i ∙

𝑛

𝑖=1

𝑋i       mit      ∑ 𝑝i

𝑛

𝑖=1

= 1 Gleichung 2.9 

mit 𝑋 - thermophysikalische oder thermomechanische Kennwerte des Mischwerkstoffs, 𝑋i - Kennwerte 

der Gefügebestandteile , 𝑛 - Anzahl aller Gefügebestandteile des Mischwerkstoffs, 𝑖 - jeweiliger Gefü-

gebestandteil, 𝑝
i
 - Volumenanteil des jeweiligen Gefügebestandteils 

2.3.2 Thermomechanische Modellierung 

Die Berechnung der Spannungen und Verformungen erfolgt über die zeitabhängige Ge-

samtdehnung und beruht auf der klassischen Theorie des isotropen elastisch-plastischen 

Werkstoffverhaltens. Das Gesamtdehnungsinkrement setzt sich aus der Summe der ein-

zelnen Dehnungsinkremente zusammen: 

𝑑𝜀ij  =  𝑑𝜀a, ij +  𝑑𝜀el, ij  +  𝑑𝜀pl, ij  +  𝑑𝜀th, ii   +  𝑑𝜀up, ij Gleichung 2.10 

mit 𝑑𝜀ij - differentielle Gesamtdehnung, 𝑑𝜀a, ij - Anfangsdehnung, 𝑑𝜀el, ij - elastische Dehnung, 𝑑𝜀pl, ij - 

deviatorische plastische Dehnung, 𝑑𝜀th, ii -  Wärmedehnung, 𝑑𝜀up, ij - deviatorische Umwandlungsplasti-

sche Dehnung 
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Im linear elastischen Verformungsbereich wird das elastische Dehnungsinkrement mit Hilfe 

des Hookeschen-Gesetzes berechnet: 

𝑑𝜀el ij =
1

2∙G
 ∙ σ𝑑 ij  +

1

2∙K
 ∙ σℎ ii Gleichung 2.11 

mit G - Schubmodul, 𝜎𝑑 ij - deviatorischer Spannungsanteil, K - Kompressionsmodul, 𝜎ℎ ii hydrostati-

scher Spannungsanteil 

Für die Festlegung des Übergangs zwischen elastischem und plastischem Werkstoffverhal-

ten wird eine Fließbedingung benötigt. In der Plastizitätstheorie wird diese über eine Fließ-

funktion 𝐹 (Plastizitätskriterium) gebildet, welche aus der Differenz einer Vergleichsspan-

nung 𝜎V und der Fließgrenze 𝜎F gebildet wird. Es gilt: 

elastisches Verhalten: 𝐹 = 𝜎V − 𝜎F < 0  und plastisches Verhalten: 𝐹 = 𝜎V − 𝜎F = 0 

Ist das Plastizitätskriterium mit 𝐹 = 0 erfüllt, so ist basierend auf der Normalhypothese das 

plastische Dehnungsinkrement nach Erreichen der Fließbedingung durch folgendes Fließ-

gesetzt berechenbar: 

𝑑𝜀pl, ij  =  𝑑𝜆 ∙
𝜕𝐹

𝜕𝜎ij

 Gleichung 2.12 

mit 𝜆 - Größenordnungsparameter der plastischen Dehnung, 𝐹 - Plastizitätskriterium, 𝜎ij - Spannungs-

anteil 

Zur Anwendung des Fließgesetztes muss die Fließfunktion an das Werkstoffverhalten an-

gepasst werden. Unter Nutzung der Mises-Vergleichsspannung (Gestaltänderungshypo-

these) lautet die Mises-Fließfunktion für isotropes Verfestigungsverhalten: 

𝐹iso = 𝜎VM − 𝜎F = √
3

2
∙ 𝜎𝑑 𝑖𝑗 ∙ 𝜎𝑑 𝑖𝑗  − 𝜎F(𝑘) = 0 Gleichung 2.13 

mit  𝐹iso - isotropes Plastizitätskriterium, 𝜎VM - Mises-Vergleichsspannung, 𝜎F - Fließgrenze, 𝑘 - skalarer 
Verfestigungsparameter 

Im Fall rein kinematischen Werkstoffverhaltens wird die Mises-Fließfunktion nach Prager 

modifiziert [103], was zur Fließfunktion für lineare kinematische Verfestigung führt: 

𝐹kin = √
3

2
∙ (𝜎𝑑 𝑖𝑗 −

2

3
∙ 𝑐 ∙ 𝜀pl, ij) ∙ (𝜎𝑑 𝑖𝑗 −

2

3
∙ 𝑐 ∙ 𝜀pl, ij) − 𝜎F = 0 Gleichung 2.14 

mit 𝐹 – isotropes Plastizitätskriterium, 𝜀pl, ij – plastische Dehnung, 𝑐 – Anstieg der Fließkurve 

Zur Modellierung eines gemischt isotrop-kinematischen Werkstoffverhaltens werden die 

Plastizitätskriterien der Gleichungen 2.13/2.14 durch einen skalaren Parameter gewichtet, 

welcher vom Benutzer im Vergleich mit experimentellen Daten angepasst werden muss:  

𝐹gew(𝑃iso) = 𝑃iso ∙ 𝐹iso + (1 − 𝑃iso) ∙ 𝐹kin   mit   0 ≤ 𝑃iso ≤ 1 Gleichung 2.15 

mit 𝐹gew - gewichtetes Plastizitätskriterium (gemischt isotrop-kinematisch), 𝑃iso - skalarer Parameter als 

Wichtungsfaktor 
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Das Inkrement der Wärmedehnung ist beschränkt auf volumetrische (dilatorische) Deh-

nungskomponenten und berechnet sich über den thermischen Ausdehnungskoeffizient zu: 

𝑑𝜀th, ii = 3 ∙ 𝑑𝜀th = 3 ∙ 𝛼 ∙ 𝑑𝑇 Gleichung 2.16 

mit 𝑑𝜀th - volumetrische Dehnungskomponenten, 𝛼 - thermischer Ausdehnungskoeffizient 

Für den Fall des nicht-linearen plastischen Verfestigungsverhaltens (multi-lineare Fließkur-

ven) geschieht die Modellierung des umwandlungsplastischen Dehnungsinkrements mit 

dem von Leblond formulierten Ansatz [66], welcher den materialabhängigen UP-Parameter 

𝐾 (Abschnitt 2.2.2.2) einbindet:  

𝑑𝜀up, ij = - 3
2⁄ ·𝐾·σ𝑑 ij·Ln(𝑝)∙𝑝 (

𝜎VM

𝜎F

) Gleichung 2.17 

mit 𝐾 - umwandlungsplastischer Parameter,  𝜎𝑑 ij - deviatorischer Spannungsanteil, 𝑝 - Anteil der 𝛼-

Phase, 𝜎VM - Mises-Vergleichsspannung, 𝜎F - Fließgrenze 

2.3.3 Bestimmung von Werkstoffkennwerten 

Die Durchführung der numerischen Schweißstruktursimulation erfordert die Vorgabe von 

temperaturabhängigen thermophysikalischen und thermomechanischen Werkstoffkennwer-

ten, deren Bereitstellung den „Flaschenhals“ [8] im Bereich des Modellaufbaus bildet. Zu 

den thermophysikalischen Kennwerten gehören die thermodynamischen Größen wie die 

Wärmeleitfähigkeit, Dichte und Wärmekapazität, sowie die thermometallurgischen Größen, 

welche das Verhalten der Festphasenumwandlungen charakterisieren. Werkstoffeigen-

schaften wie die thermische Ausdehnung, das Elastizitätsmodul, die Querkontraktion, das 

Spannungs-Dehnungsverhalten und die Umwandlungsplastizität werden den thermome-

chanischen Kennwerten zugeordnet. 

Im Vergleich zu den thermomechanischen /-metallurgischen Kennwerten stellt die Bereit-

stellung der thermodynamischen Größen ein untergeordnetes Problem dar. Mit Messver-

fahren wie zum Beispiel der Kalorimetrie gestaltet sich der experimentelle und finanzielle 

Aufwand zur Ermittlung der zugehörigen Größen verhältnismäßig gering. Da diese Größen 

hauptsächlich der chemischen Zusammensetzung des Werkstoffs unterliegen, können 

diese davon abhängig durch Berechnungsprogramme [104] oder vorhandene Datenbanken 

hinreichend approximiert werden. Zudem können etwaige Fehlerstreuungen dieser Größen 

im Zuge der Temperaturfeldkalibrierung durch eine zweckmäßige Anpassung der Wärme-

quellenparameter (Abschnitt 2.3.1) kompensiert werden. 

Im Gegensatz dazu hängen die thermometallurgischen /-mechanischen Eigenschaften 

neben der chemischen Zusammensetzung auch vom jeweiligen Fabrikations- und Verarbei-

tungsprozess, sowie vom Beanspruchungszustand des Werkstoffs ab. Zwar kann auch hier 

auf Berechnungsprogramme und konstitutive Modelle [105] oder vorhandene Datenbanken 

ähnlicher Werkstoffe zurückgegriffen werden, jedoch tun sich hierbei zusätzlich zu den 

Chargenschwankungen vor allem bei neu entwickelten Werkstoffen große Unsicherheiten 

auf, deren Auswirkungen auf die mechanische Spannungsantwort der Schweißverbindung 

im Voraus nicht abzuschätzen sind. Diesbezüglich heben vor allem die Autoren in [8, 12, 

99, 106] den starken Einfluss der thermometallurgischen /-mechanischen Werkstoffkenn-
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werte in Hinblick auf die mechanische Berechnung der SE und des SV hervor, was durch 

beispielhafte Untersuchungen in [41, 78, 98-100] bestätigt wird. Um die durch Approximati-

on dieser Werkstoffkennwerte verursachte Unsicherheit in den Berechnungsergebnissen 

auszuschließen, verbleibt letztendlich deren Bestimmung nur auf experimentellem Weg. 

Während die Kennwerte der thermischen Dehnung, des Elastizitätsmoduls und der Quer-

kontraktion mit Hilfe von Ofenversuchen hinreichend genau ermittelt werden können, erfor-

dert die Bestimmung des Umwandlungsverhaltens, des Spannungs-Dehnungsverhaltens 

und der Umwandlungsplastizität Austenitisierungs- und Abkühlbedingungen, welche denen 

eines SZTZ entsprechen (Abschnitt 2.2.1). Nur somit ist gewährleistet, dass die ermittelten, 

von der Mikrostruktur abhängigen Werkstoffkennwerte weitestgehend den Eigenschaften 

der unter Schweißprozesswirkung ausgesetzten Werkstoffbereiche der Schweißverbindung 

gleichen [37, 39-41]. Für die Nachbildung der SZTZ von Lichtbogenprozessen bieten sich 

hierfür Versuchsanlagen mit aktiver Erwärmung an, da die entsprechenden Aufheizraten 

mit bis zu 1000 °K/s, Haltezeiten von wenigen Sekunden und gewünschte Abkühlzeiten 

einstellbar sind.  

Zur Nachbildung von WEZ-Mikrostrukturen wurde basierend auf Forschungsarbeiten von 

Nippes und Savage [107, 108] das Gleeble
®
-System am Rensselaer Polytechnic Institute 

(RPI) entwickelt. Hiermit ist es möglich, Stahlwerkstoffe definierten SZTZ auszusetzen und 

mechanisch gezielt zu belasten. Basierend auf dem im Jahr 1957 erstmalig kommerziell 

produzierten System wurde die Gleeble
®
-Technik sukzessive verbessert und ermöglichte 

nun auf Basis einer experimentell hergestellten  WEZ-Mikrostruktur Untersuchungen zu 

Warmzugeigenschaften, Umwandlungsverhalten und Ermüdungsverhalten. 

Das Spannungs-Dehnungsverhalten hängt neben den mikrostrukturellen Eigenschaften 

auch von der Dehnratenbeanspruchung ab. Beispielsweise wurde hierzu die Dehnratenab-

hängigkeit der Spannungs-Dehnungsantwort hochfester Werkstoffe in [41, 106, 109] expe-

rimentell untersucht. Die Autoren konnten zeigen, dass insbesondere bei erhöhten Tempe-

raturen über 400 °C ein signifikanter Dehnrateneinfluss auftritt. Da die Dehnrate eng mit der 

Temperaturänderungsrate korreliert, werden die WEZ-Werkstoffbereiche während der 

schnellen Aufheizphase hohen Dehnraten ausgesetzt. Für Lichtbogenprozesse mit typi-

schen Aufheizraten von 100 K/s bis 1000 K/s ergeben sich thermisch induzierte Dehnraten 

von 0,0015 s
-1

 bis 0,015 s
-1

 [41]. Hieraus folgt, dass der Dehnrateneinfluss bei der experi-

mentellen Bestimmung des Spannungs-Dehnungsverhaltens zum Zwecke der numerischen 

Schweißstruktursimulation berücksichtigt werden muss. Dies erfordert, dass von der Norm-

vorgabe für Zugversuche bei erhöhter Temperatur (DIN EN 10002-5) mit Beanspruchungs-

dehnraten von 1,7∙10
-4

 s
-1

 bis 8,3∙10
-5

 s
-1

 deutlich abgewichen werden muss. 

Zusammenfassend lässt sich sagen, dass die im Rahmen der numerischen Schweißstruk-

tursimulation vorzugebenden thermometallurgischen /-mechanischen Werkstoffkennwerte 

einen starken Einfluss auf die Berechnung der SE und SV nehmen und zur Sicherstellung 

der Vertrauenswürdigkeit der Berechnungsergebnisse auf fallspezifische, experimentell 

bestimmte Werkstoffkennwerte zurückgegriffen werden muss. Hierbei sollte die Bestim-

mung des Umwandlungsverhaltens, des Spannungs-Dehnungsverhaltens und der Um-

wandlungsplastizität auf einer thermischen Wärmebehandlung entsprechender SZTZ beru-

hen. Zudem ist bei der Bestimmung des Spannungs-Dehnungsverhaltens der bei Schweiß-

prozessen hohe Dehnrateneinfluss zu beachten. 
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2.4 Einsatz hochlegierter Zusatzwerkstoffe 

Die Idee der Kompensation von Schrumpf- und Abschreckspannungen mittels Umwand-

lungsspannungen führte Mitte der 1990er Jahre erstmalig zur Entwicklung von Schweißzu-

satzwerkstoffen mit gezielt herabgesetzter Phasenumwandlungstemperatur [29-31]. Dabei 

wurden den Zusatzwerkstoffen die Legierungselemente Chrom (𝐶𝑟) und Nickel (𝑁𝑖) im 

bestimmten Maß beigemengt und somit die martensitische (𝛾→𝛼)-Umwandlung hin zu 

tieferen Temperaturen verzögert. Diese Zusatzwerkstoffe werden sinnhaft als Low Trans-

formation Temperature (LTT) Legierungen bezeichnet, wobei zur Umwandlungsverzöge-

rung austenitstabilisierende Elemente eingesetzt werden können. 

2.4.1 Werkstoffcharakterisierung 

 Begriffsdefinition 

Eine phänomenologische Definition des Begriffs ‚LTT-Legierung‘ gibt der Autor in [61]: 

„Low Transformation Temperature (LTT) Legierungen sind hochlegierte Schweißzusatz-

werkstoffe, welche eine martensitische Phasenumwandlung mit einer 𝑀s-Temperatur ober-

halb der Raumtemperatur aufweisen, die allein der Eigenspannungskontrolle in der 

Schweißnaht und angrenzenden Bereichen dient. Der sich einstellende SE-Zustand zeich-

net sich durch lokal niedrige Zugeigenspannungen oder vom Betrag her hohen Druckei-

genspannungen aus. 

Das bedeutet, dass andere martensitische Werkstoffe nicht als LTT-Legierungen definiert 

sind, da deren Verwendung anderen Zielen (z. B. Verschleißschutz) dient.“ 

Es wird nun davon ausgegangen, dass im Folgenden alle involvierten hochlegierten Zu-

satzwerkstoffe der eben angeführten Begriffsdefinition unterliegen und somit als LTT-

Legierungen bezeichnet werden können. 

 Einfluss der Abkühlgeschwindigkeit auf die 𝑴s- und 𝑴f-Temperatur 

Im Fall der diffusionslosen martensitischen Umwandlung klappt die Gitterstruktur von der 

kubisch flächenzentrierten in die tetragonal raumzentrierte Form um. Die Induzierung dieser 

Umklappvorgänge hängt dabei entscheidend von der Höhe der Aktivierungsenergie bezie-

hungsweise vom Maß der Unterkühlung ab und sollte sich somit im Wesentlichen unab-

hängig von der Abkühlgeschwindigkeit zeigen. Dies veranlasst die Autoren von Veröffentli-

chungen zum Thema LTT-Legierungen dazu, die 𝑀s- und 𝑀f-Temperaturen der untersuch-

ten Legierungen unabhängig von der Abkühlgeschwindigkeit anzugeben. In [61] und [110] 

führen die Autoren die Ermittlung der 𝑀s-Temperaturen von LTT-Legierungen mit variieren-

den 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Gehalten durch. Die Ergebnisse untermauern die Annahme einer Unabhängig-

keit der martensitischen (𝛾→𝛼)-Phasenumwandlung von der Abkühlgeschwindigkeit. 

 𝑪𝒓-𝑵𝒊-Einfluss auf die 𝑴S- und 𝑴f-Temperatur 

In [111] wurden einem Basiswerkstoff 𝐶𝑟 und 𝑁𝑖 einzeln beigemengt. Anhand der hiermit 

hergestellten Werkstoffproben wurden die 𝑀s- und 𝑀f-Temperaturen in Abhängigkeit der 

beigemengten Legierungselemente bestimmt. Die resultierenden Werte entsprechend der 

zugesetzten Elemente 𝐶𝑟 oder 𝑁𝑖 sind Bild 2.7 dargestellt. Neben einer nahezu linearen 
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Abhängigkeit der 𝑀s- und 𝑀f-Temperaturen vom 𝐶𝑟- oder 𝑁𝑖-Gehalt, zeigt sich mit ∆𝑇 ≈ 

100 K eine konstante Differenz zwischen 𝑀s und 𝑀f.  

Zur Abschätzung der 𝑀s-Temperaturen in Abhängigkeit der chemischen Zusammensetzung 

bietet die Literatur verschiedene empirische Formeln. Für den niedrig- und hochlegierten 

Bereich weist die durch Gleichung 2.18 dargestellte lineare Beziehung von Steven und 

Haynes [112] die geringsten Streuungen bei hohen 𝐶𝑟-Gehalten auf: 

𝑀s = 561 - 474·𝐶  - 33·𝑀𝑛 - 21·𝑀𝑜 - 17·𝑁𝑖 - 17·𝐶𝑟  Gleichung 2.18 

mit 𝑀s - Martensitstarttemperatur, 𝐶 - Kohlenstoff, 𝑀𝑛 - Mangan, 𝑀𝑜 - Molybdän, 𝑁𝑖 - Nickel, 𝐶𝑟 - 
Chrom 

Eine experimentelle Analyse der 𝑀s-Temperatur unter Variation der 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Gehalte wurde in 

[61] durchgeführt (Bild 2.8). Es folgt eine nahezu lineare Abhängigkeit der 𝑀s-Temperatur 

vom 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Gehalt, was mit den Beobachtungen in [111] übereinstimmt. Es ist ersichtlich, 

dass mit wachsendem 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Gehalt die experimentell bestimmten 𝑀s-Temperaturen zu-

nehmend von den nach Gleichung 2.18 berechneten Werten abweichen. Dennoch, für den 

untersuchten geringsten Gehalt an 𝐶𝑟 und 𝑁𝑖 besitzt Gleichung 2.18 Gültigkeit.  

 

Bild 2.7  Ms- und Mf-Temperaturen in Abhängig-
keit der Legierungselemente Cr und Ni nach 
[111] 

 

Bild 2.8  Ms-Temperatur in Abhängigkeit der 
Legierungselemente Cr und Ni. Experimentell 
nach [61], berechnet nach Gleichung 2.18 [112] 

2.4.2 Einflüsse auf die Eigenspannungs- und Verzugsausbildung 

Experimentelle Untersuchungen zur beabsichtigten Reduktion von SE und SV unter Einsatz 

von LTT-Legierungen sind in der Literatur zahlreich vertreten und werden zum Beispiel in 

[5, 6, 61] ausführlich diskutiert. In [61] kommt der Autor zum Schluss, dass eine generelle 

Existenz von Druckeigenspannungen nicht vorherzusagen ist und deren Nachweis eine 

Analyse im jeweiligen Anwendungsfall bedarf. Neben den interagierenden Einflüssen aus 

Erstarrungsverhalten, Gefüge, Schrumpfbehinderung und mechanischen Eigenschaften 

werden hier explizit die Einflüsse der Umwandlungstemperatur, des Restaustenitgehalts, 

der Aufmischung und der Einfluss der Umwandlungsplastizität herausgestellt. 

Mit dem Fokus der vorliegenden Arbeit eine simulationsgestützte Einflussanalyse der Aus-

bildung von SE und SV durchzuführen, werden nun einige Schweißexperimente mit Hin-

blick auf die Einflüsse der 𝑀s-Temperatur und des Restaustenits, jedoch insbesondere der 

Einfluss der Aufmischung diskutiert. Anschließend werden diesbezüglich Betrachtungen 
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zum derzeitigen Stand numerischer Untersuchungen vorgenommen, welche ebenso den 

Einfluss der Umwandlungsplastizität einbeziehen. 

2.4.2.1 Schweißexperimente - Schweißeigenspannungen 

Bereits vor der erstmalig gezielten Entwicklung von LTT-Legierungen [29-31] führte die 

Forschergruppe in [113, 114] eine systematische Analyse des 𝑀s-Einflusses auf die sich 

ausbildenden SE und SV durch. Hierzu wurden kommerziell verfügbare hochlegierte Zu-

satzwerkstoffe mit verschiedenen 𝑀s-Temperaturen in mehrlagigen hochfesten Dickblech-

schweißungen (20 mm, U-Naht) eingesetzt. Der nach Aufbringung der letzten Schweißlage 

verbleibende Winkelverzug zeigt ein Minimum bei 𝑀s ≈ 250 °C (Bild 2.9). Die mit Hilfe der 

Bohrlochmethode in Nahtmitte ermittelten SE weisen bezüglich der Längs- und Querkom-

ponente ein ausgeprägtes Druckmaximum für 𝑀s ≈ 250 °C auf (Bild 2.10).  

Circa zehn Jahre später wurden in [115] ebenso mehrlagige hochfeste Dickblechschwei-

ßungen (20 mm, U-Naht) hergestellt, wobei nun speziell entwickelte LTT-Legierungen zum 

Einsatz kamen. Die auch hier mit Hilfe der Bohrlochmethode in Nahtmitte ermittelten SE 

besitzen unter 𝑀s-Variation einen ähnlichen qualitativen Verlauf in den Längs- und Querei-

genspannungen, wobei das Druckmaximum für 𝑀s = 191 °C ausgemacht wurde. 

 

Bild 2.9  Winkelverzug für Schweißzusätze vari-
ierender Ms-Temperatur nach [113] 

 

Bild 2.10  Eigenspannungen für Schweißzusätze 
variierender Ms-Temperatur nach [114] 

Während das in Bild 2.9 auftretende Minimum für den Winkelverzug einer Mehrlagen-

schweißung wohl hauptsächlich auf die mit fallender Umwandlungstemperatur erst zuneh-

menden martensitischen Volumenanteile und mit Einsetzen der unvollständigen Umwand-

lung abnehmenden Volumenanteile zurückzuführen ist, liegen für das Auftreten der Druck-

maxima komplexere Vorgänge zugrunde. Bei zu hoher 𝑀s-Temperatur ist die Martensitum-

wandlung zwar abgeschlossen, jedoch ist zum einen die Volumenexpansion geringer und 

zum anderen werden die Umwandlungsspannungen während des noch zu durchlaufenden 

Temperaturintervalls bis auf Raumtemperatur durch zunehmende Schrumpfspannungsan-

teile bis in den Zugspannungsbereich hinein kompensiert (Abschnitt 2.2.2). Bei zu niedriger 

𝑀s-Temperatur ist die Umwandlung bei Erreichen der Raumtemperatur nicht abgeschlos-

sen. Dies hat zur Folge, dass die Menge des umgewandelten Volumens gering ausfällt und 

sich die Druckspannungen nicht voll ausbilden können. Zudem verursacht eine zunehmend 

unvollständige Umwandlung einen anwachsenden Anteil von Restaustenit, dessen gegen-
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über der martensitischen Phase geringere Warmstreckgrenze einen erheblichen Einfluss 

auf das erreichbare Spannungsniveau erwarten lässt. 

Weitere umfangreiche Untersuchungen zur SE-Ausbildung in Mehrlagenschweißungen 

unter Einsatz verschiedener LTT-Legierungen mit variierenden 𝑀s-Temperaturen (Bild 2.8) 

wurden in [61] durchgeführt. Auch hier führen sinkende 𝑀s-Temperaturen zur Ausbildung 

eines Druckmaximums. Im Gegensatz zu den Untersuchungen in [114] stellte sich jedoch 

eine geringere Abhängigkeit des Druckspannungsniveaus von den 𝑀s-Temperaturen ein. In 

[61] gelang es erstmals, die martensitischen und austenitischen Eigenspannungsanteile 

des sich einstellenden Festphasengemischs mit Hilfe von winkeldispersiven In-Situ-

Beugungsexperimenten getrennt zu ermitteln. Der Autor schlussfolgert, dass der sich ein-

stellende Makroeigenspannungszustand durch das relativ geringe Eigenspannungsniveau 

der Austenitphase limitiert wird und die Höhe des letztendlich verbleibenden Markoeigen-

spannungsniveaus eindeutig vom Restaustenitgehalt bestimmt wird. 

Beim Schweißen mit Zusatzwerkstoff tritt im Schmelzbadbereich stets eine Aufmischung 

des Zusatzwerkstoffs mit dem Grundwerkstoff auf [34]. Werden also niedriglegierte Grund-

werkstoffe mit LTT-Werkstoffen verschweißt, so weist das Schweißgut gegenüber dem 

reinen LTT-Werkstoff einen niedrigeren Legierungsgehalt und somit eine differente 𝑀s-

Temperatur auf. Deshalb liegt es nahe, dass die Aufmischung in die Bewertung der Eigen-

spannungs- und Verzugsausbildung beim Einsatz von LTT-Legierungen einbezogen wer-

den sollte, da ja gerade diese Werkstoffe auf Grund ihrer gezielt eingestellten 𝑀s-Temper-

aturen zur Verringerung der SE und SV verwendet werden sollen. 

Im Folgenden wird nun zuerst der Einfluss der Aufmischung auf die sich einstellenden 𝑀s-

Temperaturen betrachtet. Da bis Dato in der Literatur keine hinreichend experimentell ab-

gesicherten Untersuchungen zum Einfluss der Aufmischung auf die SE und SV zu finden 

sind, wird anschließend versucht über entsprechende Analogien die möglichen Auswirkun-

gen aufzuzeigen. 

In [116] weisen chemische Analysen am Schweißgut einlagig und zweilagig hergestellter 

Schweißverbindungen eine erhebliche Reduktion der Legierungselemente 𝐶𝑟 und 𝑁𝑖 auf. 

Als Grundwerkstoff diente ein hochfester, niedriglegierter (HSLA) Feinkornbaustahl Weldox 

700. Für die einlagigen Schweißungen wurde diesbezüglich eine Reduktion im Schweißgut 

mit bis zu -35 % ausgemacht. Im Fall der zweilagigen Schweißverbindungen ist ebenso 

eine Aufmischung zu beobachten, welche jedoch mit -11 % geringer ausfällt. Eine Gegen-

überstellung der 𝑀s-Temperaturen mit und ohne Aufmischung wurde leider nicht durchge-

führt. Wendet man jedoch die in [116] vorgeschlagene 𝑀s-Gleichung auf die jeweiligen 

chemischen Zusammensetzungen an, so folgt für die einlagige Schweißung eine gegen-

über dem reinen LTT-Schweißgut erhöhte 𝑀s-Temperatur um Δ𝑀s = +96 K und für die 

zweilagige Schweißverbindung eine Erhöhung um Δ𝑀s = +17 K. Auf Grund der verwende-

ten Methode der Funkenspektralanalyse, welche nur eine integrale Erfassung der chemi-

schen Elemente im aufgemischten Schweißgut ermöglicht, wurde im Fall der zweilagigen 

Schweißverbindung nicht zwischen den Legierungsgehalten der ersten und der zweiten 

Schweißraupe unterschieden. Neben der Veränderung der 𝑀s-Temperaturen muss an 

dieser Stelle auch auf die möglichen unterschiedlichen Aufmischungsgrade zwischen den 

einzelnen Schweißraupen in Mehrlagenschweißungen hingewiesen werden. Eine separate 

Bewertung des Aufmischungseinflusses auf die Verteilung der SE im Volumen der 
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Schweißverbindungen wurde nicht vorgenommen. Der SV wurde nicht untersucht. 

Ein weiteres Beispiel für den immensen Einfluss der Aufmischung auf die effektive 𝑀s-

Temperatur lässt sich in [117] finden. Hier wurden drei der in [61] (Bild 2.8) entwickelten 

LTT-Legierungen mit variierendem Nickelgehalt zur Herstellung von einlagigen Proben für 

den Tekken-Test [118] eingesetzt. Als Grundwerkstoff diente der HSLA-Feinkornbaustahl 

S960Q. Die 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Gehalte des einlagigen Schweißguts der mit zwei von diesen LTT-

Werkstoffen hergestellten Tekken-Proben wurden mittels energiedispersiver Röntgenspekt-

roskopie bestimmt. Auch hier tritt die Aufmischung mit -25 % beziehungsweise mit -17 % 

verhältnismäßig stark auf, was zu signifikant veränderlichen 𝑀s-Temperaturen zwischen 

dem reinen und aufgemischten Schweißgut führt. Da hier keine separate Bestimmung der 

𝑀s-Temperatur des aufgemischten Schweißgutes stattfand, wird die für diese 𝐶𝑟-𝑁𝑖-

Gehalte noch gültige Gleichung 2.18 angewandt (Tabelle 2.2). Eine Eigenspannungsanaly-

se am Tekken-Probenmaterial wurde nicht durchgeführt. 

Die eben angeführten Betrachtungen zur Aufmischung bezogen sich auf eine angenomme-

ne 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Gleichverteilung im jeweilig aufgemischten Schweißgut. Dies liegt einerseits an 

den nur punktuell vorgenommen chemischen Analysen mittels energiedispersiver Röntgen-

spektroskopie oder an den nur integral erfassbaren 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Werten durch Anwendung der oft 

eingesetzten Funkenspektralanalyse. Da jedoch während des Schweißprozesses von einer 

inhomogenen Schmelzbadströmung ausgegangen werden muss, liegt es nahe, eine mak-

roskopisch diskontinuierliche Verteilung der Legierungselemente innerhalb einer Schweiß-

raupe anzunehmen. Diese Diskontinuität würde letztendlich zu einer inhomogenen, zeitlich 

und örtlich versetzten martensitischen Umwandlung innerhalb der einzelnen Schweißraupe 

führen und somit unerwartete, lokale Eigenspannungsausprägungen verursachen. Einen 

Hinweis auf die Richtigkeit dieser Annahme könnte das nun folgende Fallbeispiel liefern. 

Tabelle 2.2  Aufmischung von Tekken-Schweißgutproben [117] 

reines 

Schweißgut 

gemessene 

𝑴s-Temperatur 

aufgemischtes 

Schweißgut 

berechnete 

𝑴s-Temperatur 
Aufmischung 𝚫𝑴s 

 

𝐶𝑟 = 10 wt % 

𝑁𝑖 = 8 wt % 
184 °C 

𝐶𝑟 = 7,59 wt % 

𝑁𝑖 = 5,89 wt % 
247 °C -25 % +63 K a 

𝐶𝑟 = 10 wt % 

𝑁𝑖 = 10 wt % 
90 °C 

𝐶𝑟 = 8,15 wt % 

𝑁𝑖 = 8,51 wt % 
204 °C -17 % +114 K b 

 

Unter Anwendung von drei verschiedenen Zusatzwerkstoffen mit zunehmenden Legie-

rungsgehalt wurden am Welding Research Institute (VUC) einlagige ERC-Proben (ERC - 

elastic rigid cracking) an einem HSLA-Grundwerkstoff Weldox 700 angefertigt [119]. Die per 

Funkenspektralanalyse an den Nahtquerschliffen ermittelten chemischen Zusammenset-

zungen (Tabelle 2.3) führen bezüglich der 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Summen auf Aufmischungen mit -34 % 

(a), -39 % (b) und -31 % (c), was wie in den vorherigen Fallbeispielen auf stark unterschied-

liche 𝑀s-Temperaturen zwischen reinem und aufgemischten Schweißgut führen muss. Am 

unbelasteten Probenmaterial wurden auf Höhe der in Bild 2.11 eingezeichneten Messposi-

tion SE-Messungen mit Hilfe von Neutronenbeugung durchgeführt. Die mit einem Messvo-

lumen von 2 x 2 x 2 mm
3
 erfassten SE-Komponenten sind in Bild 2.12 dargestellt. Die An-

wendung des am höchsten legierten Zusatzwerkstoffs ‚c‘ sollte im Vergleich zu den Fällen 
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‚a‘ und ‚b‘ theoretisch auf eine Verringerung des Eigenspannungsniveaus im Schmelzbad-

bereich führen. Jedoch weist diese Schweißverbindung hier ausgeprägte Zugspannungs-

maxima für alle drei SE-Komponenten auf. Bei genauerer Betrachtung des Schweißguts in 

Bild 2.11 fällt auf, dass sich durch die (unbekannte) Ätzung zwei diskret getrennte Bereiche 

(Grenzfläche) mit unterschiedlichen Graustufen ergeben, welche in den aufgemischten 

Schweißgütern ‚a‘ und ‚c‘ nicht zu beobachten sind [119]. Unter der Annahme, dass hierfür 

signifikant unterschiedliche Legierungsverteilungen innerhalb des Schweißguts verantwort-

lich sind, würden für die durch die Grenzfläche getrennten Bereiche unterschiedliche 𝑀s-

Temperaturen resultieren, was wiederum während der Abkühlung zu inhomogenen, das 

heißt zeitlich und räumlich versetzten martensitischen Umwandlungen führt. Nach [57] 

können die in den jeweils zuerst umwandelnden Bereichen bereits aufgebauten Druck-

spannungen durch die nachfolgende, in den später umwandelnden angrenzenden Berei-

chen auftretende Volumenexpansion bis in den Zugspannungsbereich abgebaut werden. 

Auf Grund der 60 °-V-Nahtvorbereitung liegt es nahe, für den unteren Bereich des 

Schweißguts eine gegenüber dem oberen Bereich höhere Aufmischung mit dem Grund-

werkstoff anzunehmen. Dies führt zu einer höheren 𝑀s-Temperatur und somit zu einem 

gegenüber dem oberen Bereich früheren Einsetzen der martensitischen Phasenumwand-

lung. Die hieraus theoretisch zu erwartenden Zugspannungen [57] werden durch die im 

unteren Bereich des Schweißguts durchgeführten SE-Messungen der ‚c‘-Probe bestätigt. 

Ein Nachweis für die im oberen Bereich zu erwartenden geringeren (Druck-)Spannungen 

wurde auf Grund fehlender SE-Messungen nicht erbracht.  

 
Tabelle 2.3  Chemische Zusammensetzung der VUC-ERC-
Proben aus [119], reines und aufgemischtes Schweißgut 

 𝐶 𝑀𝑛 𝑀𝑜 𝐶𝑟 𝑁𝑖 

a 
rein 0,045 2,2 0,63 0,45 3,1 

aufgemischt 0,1 1,85 0,39 0,42 1,94 

b 
rein 0,035 0,55 0,48 0,89 12,3 

aufgemischt 0,07 0,74 0,34 0,77 7,25 

c 
rein 0,089 1,35 0,04 8,98 8,56 

aufgemischt 0,106 1,29 0,02 6,29 5,81 

  Weldox 700 0,14 1,0 0,019 0,37 0,057 
 

 

Bild 2.11  Nahtquerschliff einer LTT-
VUC-ERC-Probe [119] (Tabelle 2.3) 

 

 
Bild 2.12  Eigenspannungsverteilung in VUC-ERC-Proben [119] durch Neutronenbeugung auf 
Höhe der Messposition in Bild 2.11 ermittelt 
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Einen weiteren Hinweis für die Auswirkung eines innerhalb von Schweißnähten zeitlich und 

örtlich variierenden martensitischen Umwandlungsverhaltens auf die SE lässt sich beispiel-

haft in [120] finden, wo dreilagige U-Nahtschweißungen an einem 15 mm starken HSLA-

Grundwerkstoff Weldox 700 mit 8 mm Fugentiefe realisiert wurden. Zwar lässt die dort 

genannte Thematik eine systematische Untersuchung bezüglich Aufmischung vermuten, 

doch kann dies bei genauerer Betrachtung nicht bestätigt werden, da es nicht zu chemi-

schen Analysen an den aufgemischten Schweißgütern kam. Weiterhin ist auffällig, dass der 

Autor zwar den Einsatz eines stark hochlegierten LTT-Werkstoffs zur Kompensation der 

Aufmischung empfiehlt, dieser jedoch nicht als Wurzellage in Kombination mit den ebenfalls 

in dieser Arbeit eingesetzten niedriger legierteren LTT-Werkstoffen für die Zwischen- und 

Decklage eingesetzt wurde. Dennoch können die mittels Neutronenbeugung ermittelten SE 

an zwei Schweißungen mit dem Lagenaufbau aus Tabelle 2.4 zur Bewertung des inhomo-

genen Umwandlungsverhaltens heran gezogen werden. Die Neutronenmessungen wurden 

mit variierenden Messvolumen von 2 x 2 x 2 mm
3
 und 3 x 3 x 3 mm

3
 durchgeführt (Bild 

2.13). Die resultierenden Längseigenspannungen sind in Bild 2.14 dargestellt. Während 

sich im Schweißnahtbereich der Schweißverbindung ‚a‘ bereits für eine Messtiefe von -2,5 

mm Zugspannungen einstellen, so ist für die Schweißverbindung ‚b‘ die druckspannungser-

zeugende Wirkung der oberen, höher legierten LTT-Decklage deutlich ersichtlich. Bemer-

kenswert ist, dass sich hier abweichend zu Fall ‚a‘ bereits in der Messtiefe von -5 mm um 

~200 MPa höhere Zugspannungen ergeben, was ebenso für die Messtiefe von -7,5 mm zu 

beobachten ist.  Die in Bild 2.13 eingezeichneten Messpositionen lassen den Schluss zu, 

dass die in der Schweißnaht durchgeführten Messungen in der Tiefe von -5 mm knapp 

unterhalb der Grenzfläche und somit im Austenitisierungsbereich der oberen Decklage 

liegen, womit zumindest der obere Teilbereich der Zwischenlage im Zuge der Abkühlung 

der Decklage erneut martensitisch umwandelte. Auf Grund der differierenden Legierungs-

gehalte (Tabelle 2.4) musste das Einsetzen der martensitischen Umwandlung im betroffe-

nen Bereich der Zwischenlage zeitlich versetzt und bei höheren Temperaturen erfolgen. In 

Analogie zu dem vorhergehenden erläuterten Fallbeispiel aus [119] (Bild 2.11/2.12) sollten 

demnach für -5 mm erhöhte (Zug-)Spannungen resultieren, was durch die Messergebnisse 

in Bild 2.14 bestätigt wird. Auch zeigen die in [120] dargestellten Kontourplots der Querei-

genspannungen für diese Messtiefe im Vergleich zu Fall ‚a‘ stark erhöhte Zugspannungen. 

 

 

Tabelle 2.4  Chemische Zusammensetzung des reinen 
Schweißguts einer 3-lagigen U-Naht [120] 

 𝐶 𝑀𝑛 𝑀𝑜 𝐶𝑟 𝑁𝑖 

a 
Decklage 

0,12 1,5 0,85 0,7 2,8 

b < 0,02 < 2 < 0,1 15 - 18 6 - 8 

a 
Zwischenlage 0,12 1,5 0,85 0,7 2,8 

b 

a 
Wurzellage 0,12 1,5 0,85 0,7 2,8 

b 

  Weldox 700 0,15 0,98 0,15 0,25 0,043 
 

 

Bild 2.13  Querschliff einer 3-lagigen U-
Naht [120] (Tabelle 2.4) 
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Bild 2.14  Eigenspannungsverteilung 3-lagiger U-Nähte [120] durch Neutronenbeugung auf Höhe 
der Messposition in Bild 2.13 ermittelt 

 

2.4.2.2 Schweißexperimente - Schweißverzug 

Die ausgeprägte Volumenexpansion während der martensitischen Umwandlung von LTT-

Legierungen legt nahe, diese als Zusatzwerkstoffe zum Zwecke der Verzugsminimierung 

einzusetzen. Bezüglich des Winkelverzugs ist nach den in [113] (Bild 2.9) erstmals an 

Mehrlagenschweißungen (U-Naht) systematisch durchgeführten Untersuchungen von einer 

zunehmenden Verzugsreduktion mit geringer werdender 𝑀s-Temperatur auszugehen. Bei 

weiter abnehmender 𝑀s-Temperatur kann der LTT-Werkstoff bis zum Erreichen der Raum-

temperatur nicht mehr vollständig umwandeln, wodurch die verbleidende Volumenexpansi-

on zunehmend geringer ausfällt und sich somit eine geringere Reduktion des Winkelver-

zugs einstellt. Dies führt letztendlich nach der in Bild 2.9 dargestellten Ausbildung eines 

Winkelverzugsminimums. 

Die mögliche Wirkung der ausgeprägten martensitischen Volumenexpansion des Zusatz-

werkstoffs zur Reduktion des Winkelverzugs lässt sich durch Untersuchungen in [121] be-

stätigen. Hier wurden 6 mm starke Grundwerkstoffbleche per latent schrumpfender Stumpf-

stoßkonfiguration ohne Nahtvorbereitung und mit vernachlässigbarem Spaltmaß mittels 

einlagigem MAG-Verfahren verschweißt (Blindnaht). Als Grundwerkstoff kam entweder der 

austenitische Stahl 304L oder ein mittelfester niedriglegierter Stahl zum Einsatz. Diese 

wurden jeweils mit einem rein austenitischen Zusatzwerkstoff und einer LTT-Legierung mit 

gleicher Streckenenergie von 1 kJ/mm verschweißt. Für den LLT-Werkstoff folgt mit dem für 

das reine Schweißgut angegeben 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Gehalt von 𝐶𝑟 = 12,7 wt % und 𝑁𝑖 = 5,2 wt % eine 

nach Gleichung 2.18 berechnete 𝑀s-Temperatur von 𝑀s = 203 °C. Für den Fall des austeni-

tischen Grundwerkstoffs fällt die Reduktion des Winkelverzugs durch Anwendung des LTT-

Werkstoffs mit -4 % wesentlich geringer aus wie für den Fall des mittelfesten Grundwerk-

stoffs. Bei Letzterem ergab sich unter Anwendung des austenitischen Zusatzwerkstoffs ein 

verbleibender Winkelverzug mit 3,6 °, während der Einsatz der LTT-Legierung mit einem 

verbleibenden Winkelverzug von 1 ° eine Reduktion um -72 % erwirkt. Diese Extrembeispie-

le zeigen das Potential der verzugsreduzierenden Wirkung durch die Volumenexpansion 

von LTT-Zusatzwerkstoffen auf. Zudem wird offensichtlich, dass neben der reinen LTT-

Wirkung auch das Umwandlungsverhalten beziehungsweise die Volumenexpansion der 

Grundwerkstoffe einbezogen werden muss, wenn die verzugsreduzierende Wirkung von 

LTT-Legierungen eingeschätzt werden soll. Auf Grund fehlender Nahtquerschliffe ist es 
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leider nicht möglich festzustellen, ob es jeweils zu einer Durchschweißung und gleichmäßi-

gen Schmelzbadgeometrie kam, deren mögliche Variation ebenso einen Einfluss auf die 

Verzugsausbildung nehmen kann.  

Der gesamte SV setzt sich aus einer Überlagerung von mehreren Grundtypen der Schweiß-

formänderung zusammen. Auf Grund der in allen Raumrichtungen auftretenden Volumen-

expansion müsste der Einsatz von LTT-Legierungen auch zu einer signifikanten Reduktion 

der Längsschrumpfung führen. Für den Fall der eben erläuterten Blindnaht muss die Volu-

menexpansion des LTT-Zusatzwerkstoffs auf der Oberseite der Schweißverbindung eine 

Schubwirkung in Längsrichtung verursachen, welche auf der Unterseite nicht auftritt. Die 

hieraus resultierenden, über die Blechdicke unterschiedlichen Volumendehnungen des 

Schweißguts und des Grundwerkstoffs müssten somit in diesem Fall theoretisch zu einer 

Verstärkung des Biegeverzugs führen, welcher jedoch in [121] nicht untersucht wurde. 

Eine Analyse zum Einfluss der 𝑀s-Temperaturen von LTT-Zusatzwerkstoffen auf den ver-

bleibenden Winkelverzug von Blindnahtschweißungen wurde in [122, 123] durchgeführt. Als 

Grundwerkstoff diente der mittelfeste niedriglegierte Stahl ASTM A36, welcher in unter-

schiedlichen Blechstärken zum Einsatz kam. Die in Tabelle 2.5 aufgeführten Zusatzwerk-

stoffe wurden mit der gleichen Streckenenergie per Blindschweißung auf den in der Blech-

stärke variierenden Grundwerkstoff aufgetragen, während die zweckmäßig angepassten 

Schweißparameter eine vollständige Durchschweißung der Bleche verhinderten. Die Ände-

rung der Winkelverzüge sind in Bild 2.15 dargestellt. Da es nicht zur Bestimmung der che-

mischen Zusammensetzung des aufgemischten Schweißguts kam, werden die in Bild 2.15 

eingetragen 𝑀s-Temperaturen durch Anwendung von Gleichung 2.18 an den in Tabelle 2.5 

gegebenen Zusammensetzungen (mehrlagiges Schweißgut) berechnet.  

 

Tabelle 2.5  Chemische Zusammensetzung 
von Schweißgutproben nach [122] 

 𝐶 𝑀𝑛 𝑀𝑜 𝐶𝑟 𝑁𝑖 

konven-
tionell 

0,09 1,02 0,01 0,05 0,03 

LTT-1 0,08 1,28 1,74 1,12 1,92 

LTT-2 0,06 1,19 1,79 3,57 0,45 

LTT-3 0,11 1,07 2,11 0,97 5,83 

LTT-4 0,11 1,09 0,5 9,04 2,98 

 

 

Bild 2.15  Änderung des Winkelverzugs von Blind-
nahtschweißungen nach [122] (Tabelle 2.5) 

 

In Bild 2.15 ist es offensichtlich, dass sich der Winkelverzug mit abnehmender 𝑀s-Tem-

peratur der LTT-Zusatzwerkstoffe verringert. Zugleich vergrößert sich die relative Änderung 

des Winkelverzugs mit zunehmender Blechstärke. Die teilweise sehr geringen Differenzen 

der 𝑀s-Temperaturen lassen den Schluss zu, dass die zugehörigen, relativ großen Ände-

rungen des Winkelverzugs nicht allein bei den Umwandlungstemperaturen zu suchen sind. 

Eine Analyse der Schweißparameter offenbart, dass zwischen den einzelnen Schweißpro-

zessen eine Varianz von bis zu 20 % in den Abschmelzleistungen besteht, was mithin zu 

ungleichförmigen Schmelzbadflächen und differenten Wärmeverteilungen unter den einzel-
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nen Blindnahtschweißungen führt. Eine Analyse des Biegeverzugs wurde auch hier nicht 

vorgenommen. 

In [124] wurde mit einer  latent schrumpfenden T-Stoßkonfiguration ein komplexerer Fall zur 

Ausbildung des Winkelverzugs untersucht. Hierbei kam es mittels WIG-Verfahrens zur 

Verschweißung von Grundwerkstoffblechen eines HSLA-Stahls in unterschiedlichen Blech-

stärken. Die einlagigen Schweißraupen wurden nacheinander erst in einer Richtung und 

dann in der gegenläufigen Richtung aufgetragen, wobei je Stoßkonfiguration Zusatzwerk-

stoffe mit variierenden Umwandlungstemperaturen zum Einsatz kamen. Zudem wurden je 

nach Zusatzwerkstoff die Schweißparameter wie Schweißgeschwindigkeit und Wärmeintrag 

variiert, wodurch eine flächige Anbindung des T-Stegs gewährleistet werden sollte. 

In Bild 2.16 ist der optosensorisch erfasste transiente Winkelverzug eines 9 mm starken T-

Stoßes gegeben, welcher aus der Anwendung der in Tabelle 2.6 enthaltenen Werkstoffe 

resultiert. Unter den gegebenen Schweißbedingungen bildet der LTT-Zusatzwerkstoff mit 

dem Grundwerkstoff ein Overmatching und der konventionelle Zusatzwerkstoff mit dem 

Grundwerkstoff ein Undermatching (Tabelle 2.6). Der LTT-Einsatz erwirkt dabei eine Re-

duktion des verbleibenden Winkelverzugs von -25 %. Mit Hilfe der Optosensorik wurden 

auch die Verschiebungen der Eckpunkte der Grundplatte vermessen, was in Verbindung 

mit dem mittig auftretenden Winkelverzug auf die Durchbiegung schließen lässt. Die Analy-

se der Messdaten zeigt keinen signifikanten Unterschied in den verbleibenden Durchbie-

gungen bei Einsatz der beiden unterschiedlichen Zusatzwerkstoffe auf. 

Wie in Bild 2.9 bildet sich ein Minimum im Winkelverzug bei Variation der 𝑀s-Temperaturen 

aus, wobei dieses jedoch im Bereich von 𝑀s ≈ 400 °C ± 50 K auftritt (Bild 2.17). Der ver-

bleibende Winkelverzug bei zusätzlicher Variation der Blechstärke ist in Bild 2.18 über 

einen Wärmeparameter aufgetragen, welcher aus dem Quotienten der jeweiligen Strecken-

energie und dem Quadrat der Blechstärke gebildet wird. Vor dem Erreichen des einge-

zeichneten Winkelverzugsmaximums ist die Reduktionswirkung der LTT-Legierungen ge-

genüber dem konventionellen Zusatzwerkstoff klar zu erkennen. Mit weiter abnehmender 

Blechstärke ab d = 6 mm geht die verzugskompensierende Wirkung der LTT-Legierungen 

verloren. Bemerkenswert ist, dass sich für d = 4,5 mm sogar erhöhte Winkelverzüge durch 

den LTT-Einsatz ergeben.  

 

Tabelle 2.6  Eigenschaften des aufgemischten 
T-Stoß-Schweißgutes und Grundwerkstoffs 
(Bild 2.16) nach [124] 

 𝑀s in °C 𝑅p, 0,2 in MPa 

konven-
tionell 

„720“ ≈ 450 

LTT-a 380 ≈ 1000 

Grundwerk-
stoff 

„520“ ≈ 750 

 

 

Bild 2.16  Winkelverzug eines T-Stoßes nach [124] 
mit Zusatzwerkstoffen aus  
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Bild 2.17  Winkelverzug der T-Stöße in Abhängig-

keit der Ms-Temperatur der Zusatzwerkstoff [124] 

 

Bild 2.18  Winkelverzug der T-Stöße in Abhängig-
keit des Wärmeparameters nach [124] 

2.4.2.3 Numerische Experimente 

Die Qualität numerischer Schweißexperimente hängt entscheidend von der experimentellen 

Validierung und dem vollzogenen Modellaufbau ab [8, 12]. Als Validierungskriterien sollten 

dabei die SZTZ, die Schmelzbadgeometrie, die Festphasenverteilung und insbesondere die 

SE in Verbindung mit dem SV herangezogen werden. In den Modellaufbau fließen die Ma-

terialkennwerte, Materialmodelle, Gittergeometrie sowie die gewählte Berechnungsmetho-

dik ein, deren Offenlegung erst die Nachvollziehbarkeit der erzielten Ergebnisse gewähr-

leistet. Es ist wohl sicherlich der Komplexität und dem Aufwand geschuldet, dass die in der 

Literatur verfügbaren numerischen Untersuchungen zum Thema LTT-Einsatz hinsichtlich 

Validierung und realitätsnahem Modellaufbau große Defizite aufweisen. Somit sind die 

Aussagen der folgenden Literaturschau stets kritisch zu betrachten.  

Die materialspezifischen UP-Dehnungsanteile werden umso größer, je größer die vorhan-

den Zwängungs- und Reaktionsspannungen sind (Gleichung 2.1). Da die (γ→α)-Umwand-

lung von LTT-Legierungen bei relativ niedrigen Temperaturen stattfindet, ist in Verbindung 

mit den in diesen Temperaturbereichen erhöhten Warmfließgrenzen und mit dem bereits 

hohem Maß an akkumulierten plastischen Dehnungen von einem hohen Spannungszu-

stand auszugehen. Somit scheint es zwingend, den umwandlungsplastischen Dehnungsan-

teil innerhalb der thermomechanischen Modellierung (Gleichung 2.10/2.17) für Schweiß-

struktursimulationen unter Einsatz von LTT-Legierungen zu berücksichtigen. Hierzu lassen 

sich in [77, 79] numerische Untersuchungen zum Einfluss der UP finden, wobei es in bei-

den Fällen mit eigens entwickelter FEM-Software zur Nachbildung von zusatzwerk-

stofffreien Blindschweißungen mit LTT-Legierungen als Grundwerkstoff kam. 

Die validierungsfreie Analyse in [77] bezieht sich auf den Einfluss der UP unter Variation 

des UP-Parameters 𝐾 auf die SE. Durch die 𝐾-Variation wurde festgestellt, dass mit größer 

werdendem 𝐾-Wert die an der Blechoberseite ausgewerteten Längs- und Quereigenspan-

nungen im Schmelzbadbereich verstärkt relaxieren und somit die UP einen signifikanten 

Einfluss auf das verbleibende SE-Niveau ausübt. Ein merklicher UP-Einfluss innerhalb der 

WEZ konnte nicht ausgemacht werden. Der Autor schlussfolgert, dass es notwendig ist den 

𝐾-Parameter materialabhängig zu bestimmen und die UP im Modellaufbau zu berücksichti-

gen. Weiterhin wird die Wichtigkeit betont, zukünftige Berechnungen an validierten Model-

len durchzuführen. 
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In [79] kam ebenso ein nicht validiertes Modell zur Anwendung, wobei es dieses Mal nur zu 

Berechnungen mit und ohne UP kam und ein realitätsnaher 𝐾-Parameter verwendet wurde. 

Ohne UP wurden auf der Blechoberseite im Schmelzbadbereich maximale Längseigen-

spannungen mit 𝜎XX = -500 MPa und maximale Quereigenspannungen mit 𝜎YY = +300 MPa 

berechnet. Die Berücksichtigung der UP führte mit 𝜎XX = -150 MPa und 𝜎YY = +50 MPa auf 

eine wesentlich stärkere Relaxation der Maximalwerte als in [77]. Da die Auswertung mittig 

in Nahtlängsrichtung erfolgte, sind keine Rückschlüsse zum UP-Einfluss in der WEZ mög-

lich. Zudem wurde der SV berechnet. Die Kontourplots lassen erkennen, dass der Einfluss 

der UP zu einer starken Reduzierung des Winkelverzugs und der Durchbiegung führt. 

Der Einfluss der 𝑀s-Temperatur von LTT-Zusatzwerkstoffen auf die SE-Ausbildung einer 

einlagig verschweißten und latent schrumpfenden Stumpfstoßkonfiguration wurde in [125] 

per eigens entwickelter FEM-Software untersucht. Hier wurde ein MIG-Prozess an einem 

HSLA-Grundwerkstoff mit 4 mm Blechstärke und 3 mm Schweißnahttiefe nachgeahmt, 

wobei der Grundwerkstoff und die LTT-Zusatzwerkstoffe bis auf die 𝑀s-Temperatur gleiche 

thermophysikalische Materialkennwerte aufweisen und bei Raumtemperatur eine Streck-

grenze von ~500 MPa besitzen. Ob das Phänomen der UP berücksichtigt wurde und wie 

das Umwandlungsverhalten des Grundwerkstoffs modelliert wurde ist nicht angegeben. 

Experimentelle Validierungsdaten werden nicht aufgezeigt. Die auf der Oberseite in Mitte 

der Schweißverbindung quer zur Naht verlaufenden SE-Komponenten 𝜎XX und 𝜎YY sind in 

Bild 2.19 aufgezeigt, wobei die grauen Flächen den Schmelzbadbereich darstellen. Die 𝑀s-

Variation im Bereich von 100 °C ≤ 𝑀s ≤ 750 °C führt bei sinkender 𝑀s-Temperatur zu einer 

deutlichen Abnahme von 𝜎XX im Schmelzbadbereich bis zu einem Druckspannungsniveau 

von 𝜎XX ≈ -450 MPa, während die maximalen Zugspannungswerte von 𝜎XX innerhalb der 

WEZ davon kaum beeinflusst werden. Zudem ist eine Verschmälerung des Bereichs der 

maximalen Zugspannungen innerhalb der WEZ mit fallender 𝑀s-Temperatur vorhanden. Im 

Gegensatz dazu ist 𝜎YY innerhalb des Schmelzbadbereichs mit Δ𝜎YY ≈ -50 MPa nur 

schwach veränderlich, während in der WEZ mit Δ𝜎YY ≈ -150 MPa ein stärkerer 𝑀s-Einfluss 

sichtbar wird. Es zeigt sich, dass für 𝜎XX und 𝜎YY das Druckmaximum bei 𝑀s = 150 °C auf-

tritt, da hier mit 𝑀f = 35 °C noch eine vollständige Umwandlung vorliegt. 

 

Bild 2.19  Eigenspannungen unter Ms-Variation einer einlagigen Stumpfstoßverbindung [125] 

Der bereits in Bild 2.15 diskutierte Fall zum experimentell bestimmten Einfluss der 𝑀s-Tem-

peraturen von LTT-Zusatzwerkstoffen auf den verbleibenden Winkelverzug von Blind-

nahtschweißungen wurde mit Hilfe des FEM-Softwarepakets SYSWELD
®
 auch simulativ 
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nachgebildet [122, 123]. Es zeigen sich zum Teil exzellente Übereinstimmungen zwischen 

den experimentell und numerisch berechneten Winkelverzügen. Auf Grund des vollständi-

gen Fehlens von sonstigen Validierungen und einem völligen Unterlass zu Angaben der 

Modellbildung bleibt eine Wertung der Ergebnisse fragwürdig. Weiterhin wurden die be-

rechneten Längseigenspannungen beispielhaft durch Konturplots auf der Blechoberseite 

gezeigt. Mehr als die qualitative Aussage, dass die Längseigenspannungen im Bereich der 

Schweißnaht mit geringer werdender 𝑀s-Temperatur der LTT-Zusatzwerkstoffe bis in den 

Druckspannungsbereich hinein abnehmen, ist nicht möglich. Zudem zeigen sich die maxi-

mal erreichbaren Druckeigenspannungen weitestgehend unabhängig von der Blechstärke. 

Die geringsten Winkelverzüge und die größten Druckspannungswerte wurden mit dem LTT-

4-Zusatzwerkstoff mit 𝑀s = 258 °C erreicht (Bild 2.15, Tabelle 2.5). 

Das in [124] untersuchte Schweißexperiment eines T-Stoßes (Tabelle 2.6. Bild 2.16) wurde 

mit Hilfe einer FEM-Software numerisch nachgebildet und die Ergebnisse zur Winkelver-

zugsanalyse unter anderem in [126] veröffentlicht. Als Berechnungsgrundlage dienten am 

T-Stoß-Probenmaterial erfasste Materialkennwerte. Die Analysen der aufgemischten 

Schweißgüter lieferten gegenüber den reinen Zusatzwerkstoffen Aufmischungen um bis zu 

-35 %, was zu den messtechnisch erfassten Umwandlungstemperaturen aus Tabelle 2.6 

führt. Im Rahmen der thermischen Validierung kam es zur Nachbildung der jeweiligen 

Schmelzbadgeometrien der unterschiedlichen Zusatzwerkstoffe, wobei der konventionelle 

Zusatzwerkstoff eine größere Querschnittsfläche und eine größere Eindringtiefe bezüglich 

des Schmelzbades in den Grundwerkstoff aufweist. Ein Abgleich der auf den Oberseiten 

experimentell erfassten SZTZ wurde nicht durchgeführt. Innerhalb der mechanischen Be-

rechnungen kam es zur Vernachlässigung der UP und zur Implementierung eines ideal 

plastischen Verfestigungsverhaltens.  

Die in Bild 2.16 dargestellten transienten Verläufe konnten für beide Fälle qualitativ hervor-

ragend validiert beziehungsweise nachgebildet werden, wobei sich in der Simulation durch 

den LTT-Einsatz nur eine Reduktion des Winkelverzugs von -12 % nach der ersten 

Schweißraupe und -12 % bei der zweiten gegenläufigen Schweißraupe einstellte. Ebenso 

wurde die verbleibende Durchbiegung ausgewertet. Abweichend zum realen Schweißfall, 

wo kein LTT-Einfluss auf die Durchbiegung ersichtlich war, zeigte sich im numerischen Fall 

eine 50 %ige Reduktion der Durchbiegung bei Verwendung des LTT-Zusatzwerkstoffs. Ob 

dies auf die unterschiedlichen Streckgrenzen (Overmatching, Undermatching - Tabelle 2.6) 

der verwendeten Zusatzwerkstoffe zurückzuführen ist bleibt unklar. Der Autor gibt hierzu 

keine Stellungnahme ab. Ein Vergleich der berechneten Längsschrumpfungen wies dies-

bezüglich eine Reduktion von 90 % im LTT-Einsatz auf. An den Oberflächen wurden quer 

zur Schweißnaht die Längs- und Quereigenspannungen ohne Validierung aufgezeigt. Im 

Kehlnahtbereich zeigt sich unter LTT-Einsatz eine starke Reduzierung der Eigenspan-

nungskomponenten bis in den Druckspannungsbereich hinein. 

Der numerische Modellaufbau der T-Stoß-Konfiguration wurde weiterhin genutzt, um den 

Einfluss der 𝑀s-Temperatur auf die Winkelverzugsausbildung einer einlagigen Blindnaht-

schweißung zu untersuchen. Das Schmelzbad wurde mit den gleichen Parametern wie für 

die T-Stoß-Konfiguration unter LTT-Einsatz nachgebildet, was bei den 9 mm starken 

Grundwerkstoffen auf eine Schmelzbadtiefe von zirka 3 mm führte. Die unter Variation der 

Umwandlungstemperaturen der Zusatzwerkstoffe resultierenden transienten Winkelverzüge 

sind in Bild 2.20-links, und die verbleibenden Winkelverzüge in Bild 2.20-rechts dargestellt. 

Auch hier tritt wie Im Fall des experimentell untersuchten Winkelverzugs des T-Stoßes 
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[124] (Bild 2.17) ein Verzugsminimum bei 𝑀s = 405 °C auf, was in diesem Fall auf eine 

Reduktion des Winkelverzugs um bis zu -20 % führt. Es ist offensichtlich, dass sich trotz 

fallender 𝑀s-Temperatur unter gleichzeitig vollständiger Umwandlung nicht zwangsläufig 

eine zunehmende Verringerung des SV ergibt. Dies steht im Gegensatz zur Ausbildung 

maximaler Druckeigenspannungsniveaus, bei welcher erst ab Einsetzen unvollständiger 

Umwandlung eine Spannungsrelaxation zu erwarten ist. Die in Bild 2.20-links dargestellten 

transienten Verläufe der Winkelverzüge zeigen, dass der letztendlich verbleibende Winkel-

verzug auch maßgeblich von dem erreichten Maximalwert abhängt, welcher wiederrum 

größer ist, je später die Umwandlung des Zusatzwerkstoffs einsetzt. Die globale Verzugs-

größe Winkelverzug hängt also auch von dem durch die Schweißverbindungsgeometrie 

bedingte globale Schrumpfungsmöglichkeit ab. Weiterhin bleibt festzuhalten, dass die hier 

ermittelte Entwicklung der Winkelverzüge in Abhängigkeit der Umwandlungstemperaturen 

in Kontrast zu den anhand einer Blindnahtschweißung in [122] experimentell (Bild 2.15) 

beziehungsweise in [122, 123] numerisch durchgeführten Analysen steht. In Letzteren ist 

eine stetige und größer werdende Abnahme des Winkelverzugs bist zu der maximal nied-

rigsten untersuchten Umwandlungstemperatur von 𝑀s = 258 °C zu beobachten. 

In [127] wurde das eben betrachtete Modell der Blindnahtschweißung [126] verwendet, um 

die Ausbildung des Winkelverzugs in Abhängigkeit des Wärmeeintrags unter Vernachlässi-

gung der Nahtgeometrie zu untersuchen. Es folgt, dass die Reduktion des Winkelverzugs 

umso größer wird je größer das Verhältnis von Einschweißtiefe zur Plattenstärke ist.  

 

Bild 2.20  Winkelverzug von Blindnahtschweißungen unter Ms-Variation nach [126]. Links – tran-
siente Ausbildung des Winkelverzugs, rechts – verbleibender Winkelverzug 

Fazit „Einflüsse auf die Eigenspannungs- und Verzugsausbildung“ 

Aus dem Schrifttum geht hervor, dass für die Verringerung von Schrumpfeigenspannungen 

bis in den Druckspannungsbereich hinein der Einsatz von LTT-Legierungen als zielführend 

anzusehen ist. Dabei sollte die 𝑀s-Temperatur des aufgemischten Schweißgutes bei 

200 °C ≤ 𝑀s ≤ 300 °C liegen, damit bei Abkühlung auf Raumtemperatur eine noch mög-

lichst vollständige Umwandlung vorliegt. Bei niedrigeren 𝑀s-Temperaturen ist zum einen 

der Anteil des schrumpfspannungskompensierenden Umwandlungsvolumens zu gering und 

zum anderen wird der sich einstellende Makroeigenspannungszustand zunehmend vom 

Restaustenitgehalt limitiert. 

Die während der (𝛾→𝛼)-Umwandlung auftretende Volumenexpansion der LTT-Zusatzwerk-

stoffe kann gezielt zur Reduktion des SV eingesetzt werden. Da sich die globale Schweiß-
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formänderung aus der Überlagerung einzelner Grundtypen des SV zusammensetzt, muss 

dabei unterschieden werden, welcher Grundtyp reduziert werden soll. Experimentelle und 

numerische Untersuchungen bestätigen, dass die Reduktionswirkung nicht allein vom 

Ausmaß der Volumenexpansion des Zusatzwerkstoffs abhängt. Hier fließen zusätzliche 

Aspekte wie das Umwandlungsverhalten des Grundwerkstoffs, die Nahtgeometrie, die 

Geometrie der Schweißkonfiguration, die Blechstärke, die Einschweißtiefe und der Wärme-

eintrag ein. Bei einem vorgegebenen Ensemble dieser Aspekte scheint es teilweise mög-

lich, durch die Wahl einer bestimmten 𝑀s-Temperatur der LTT-Zusatzwerkstoffe einzelne 

SV-Grundtypen um bis zu 33 % zu reduzieren. 

Die beim Schmelzschweißen stets auftretende Aufmischung zwischen niedriglegiertem 

Grundwerkstoff und hochlegierten Zusatzwerkstoff führt zu einem im Schmelzbadbereich 

niedrigeren Legierungsgehalt als er in den reinen LTT-Zusatzwerkstoffen enthalten ist. Im 

einlagigen Schweißen führt diese Aufmischung auf eine Verringerung der Legierungsele-

mente um bis zu 40 %, was einen erheblichen Einfluss auf die im Schmelzbadbereich auf-

tretenden 𝑀s-Temperaturen nach sich zieht. Wegen der inhomogenen Schmelzbadströ-

mung muss zudem mit einer makroskopisch diskontinuierlichen Verteilung der Legierungs-

elemente innerhalb einer jeden Schweißraupe gerechnet werden. 

Durch Aufmischung verursachte inhomogene, das heißt zeitlich und räumlich versetzte 

Phasenumwandlungen innerhalb des Schweißguts führen auf nah beieinander liegende 

Bereiche mit jeweils hohen Druck- und Zugspannungen, wodurch sich innerhalb des 

Schweißgutes steile SE-Gradienten ausbilden können. Da diese möglicherweise sehr gro-

ßen SE-Werte im Volumen des Schweißgutes innerhalb kleiner Bereiche auftreten, sind für 

deren quantitativen Nachweis integrale Messverfahren wie zum Beispiel die Neutronen-

beugung wegen ihres räumlich begrenzten Auflösungsvermögens problematisch. Zum 

Einfluss der durch Aufmischung verursachten inhomogenen Verteilung der LTT-Legierungs-

elemente innerhalb von einzelnen Schweißlagen auf die Ausbildung von SE und SV sind 

derzeit weder experimentelle noch numerische Untersuchungen zu finden.  

Mittels validierungsfreier Untersuchungen wurde gezeigt, dass die UP bei der Simulation 

von LTT-Schweißungen einen großen Einfluss auf die Ausbildung der SE und des SV hat 

und somit im Modellaufbau berücksichtigt werden muss. Die derzeitig verfügbaren numeri-

schen Untersuchungen zum Einfluss der LTT-Zusatzwerkstoffe auf die SE und den SV 

vernachlässigen jedoch die Einbindung der UP in den Modellaufbau. 

Die Literaturschau belegt, dass ein großer Mangel an konsistent aufgebauten numerischen 

Modellen besteht. Entweder sind die Modellierungsschritte nicht ausreichend aufgezeigt 

oder es werden zu starke Vereinfachungen angenommen, deren Wirkungsweise bis Dato 

nicht geklärt ist. Weiterhin werden die meisten Simulationen ohne ausreichende oder gar 

vollständig fehlende Validierung ausgeführt, was zu teilweise widersprüchlichen Untersu-

chungsergebnissen führt. Finden dennoch Validierungen statt, so sind diese entweder nur 

auf die Nachbildung der SE oder auf die Reproduktion des SV ausgelegt. Durch die gegen-

seitig bedingte Ausbildung von SE und SV sollten beide Phänomene gleichzeitig validiert 

werden, um die Aussagekraft der numerischen Untersuchung zu verstärken. 

Als wichtiges, jedoch zugleich sehr aufwendiges Validierungskriterium ist die Nachbildung 

des globalen Temperaturfeldes mit zugehöriger metallurgischer Modellierung anzusehen. 

Diese wird jedoch meist nur grob angenähert, außer Acht gelassen oder nicht offen gelegt. 
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2.4.3 Schweißeignung von LTT-Zusatzwerkstoffen 

Zur Ausnutzung des vollen Belastungspotentials von hochfesten Baustählen werden Zu-

satzwerkstoffe eingesetzt, welche nach dem Schweißprozess martensitische Gefüge mit 

entsprechend hohen Festigkeitseigenschaften aufweisen. Martensitische Gefüge unterlie-

gen jedoch auf Grund ihrer hohen Härte und geringen Duktilität einer verstärkten Gefahr 

der Kaltrissbildung, welche zusätzlich von der lokalen mechanischen Beanspruchung und 

der lokalen Wasserstoffkonzentration beeinflusst wird [128].  

Die Wärmewirkung des Schweißens verursacht vor allem im Nahtbereich durch thermische 

Schrumpfung bedingte Zugeigenspannungen, deren Vorhandensein das Gefüge insoweit 

mechanisch beansprucht, als dass die damit einhergehenden elastischen oder gar plasti-

schen Dehnungsanteile das effektive Verformungsvermögen des Werkstoffs herabsetzen. 

Hieraus motiviert folgte die Entwicklung von LTT-Legierungen als martensitisch umwan-

delnde Zusatzwerkstoffe [29-31], deren bis in den Druckspannungsbereich hinein eigen-

spannungsreduzierende Wirkung der Kaltrissanfälligkeit entgegenwirken wirken soll. 

Die schädigende Wirkung des Wasserstoffs in Metallen wird meist als Wasserstoffver-

sprödung bezeichnet [129] und meint im Wesentlichen die durch Wasserstoff hervorgerufe-

ne Duktilitätsabnahme des Werkstoffs, welche wiederum die Kaltrissanfälligkeit erhöht. Das 

Ausmaß dieser wasserstoffunterstützten Kaltrissbildung hängt dabei entscheidend von der 

lokalen Wasserstoffkonzentration ab. Der bereits bestehende Wasserstoffgehalt in metalli-

schen Gefügen kann in Verbindung mit den Umgebungsbedingungen durch den Schweiß-

prozess erhöht werden. Auf Grund der gegenüber der martensitischen tetragonalen raum-

zentrierten Gitterstruktur höheren Wasserstofflöslichkeit der in kubisch flächenzentrierter 

Gitterstruktur vorliegenden austenitischen Festphase, ist im Zuge der (𝛾→𝛼)-Umwandlung 

eine Wasserstoffübersättigung in der martensitischen Festphase möglich. Da die Wasser-

stoffdiffusion neben einem Konzentrationsgradienten auch einem Spannungsgradienten 

(Druck → Zug) folgt [128, 130, 131], können sich selbst bei einem global ungesättigten 

Gefüge lokal auftretende überkritische Wasserstoffkonzentrationen einstellen, welche die 

Werkstoffduktilität enorm herabsetzen. 

Zur Klassifizierung der Kaltrissanfälligkeit von Schweißverbindungen liegt eine Vielzahl von 

statischen und dynamischen Testverfahren vor [118], wobei die Kaltrissuntersuchung oft an 

einlagig hergestellten Schweißnähten durchgeführt wird. Als Bewertungskriterium hat sich 

der Querschnittsrisskoeffizient (‚Crack ratio‘) etabliert, welcher das Verhältnis von der auf-

getretenen Risstiefe im Nahtquerschnitt zur Nahtdicke angibt.  

Die folgenden Betrachtungen beziehen sich auf die in Bild 2.21 zusammengefassten Er-

gebnisse, welche allesamt an einlagigem Probenmaterial gewonnen wurden. In Bild 2.21-

links wird deutlich, dass für alle Zusatzwerkstoffe mit 𝑀s ≥ 223 °C ein Totalversagen der 

Schweißnaht auftritt. Erst ab 𝑀s ≤ 210 °C ist eine zunehmende Verbesserung der Rissan-

fälligkeit mit weiter fallender 𝑀s-Temperatur zu beobachten. Während die Autoren in [132] 

den Rückgang der Kaltrissanfälligkeit bei geringer werdender 𝑀s-Temperatur alleine dem 

Auftreten zunehmender (Druck-)Umwandlungsspannungen zuordnen, wird in [117, 133] 

erweiternd der durch unvollständige Umwandlung verbleibende Restaustenitgehalt einbe-

zogen. Zum einen sollen die austenitischen Gefügeanteile auf Grund ihrer gegenüber dem 

Martensit höheren Duktilität das Verformungsvermögen der austenitisch-martensitischen 

Mischphase erhöhen und somit die Sprödigkeit verringern. Zum anderen wird angenom-
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men, dass der Austenit wegen seiner größeren Wasserstofflöslichkeit den martensitischen 

Gefügeanteilen zum Teil den Wasserstoff entzieht und deshalb die wasserstoffunterstützte 

Kaltrissbildung verringert wird, was wiederum zu einer Verbesserung der Kaltrissanfälligkeit 

führt. Diesbezüglich wurden in [133] ergänzende Messungen zum diffusiblen Wasserstoff-

gehaltgehalt durchgeführt, deren inkonsistente Messergebnisse jedoch keine Rückschlüsse 

zulassen. Die Autorengruppe in [117] verweist auf die Notwendigkeit zukünftiger Untersu-

chungen zum Einfluss des Wasserstoffgehalts in Verbindung mit dem Restaustenitgehalt 

auf das Kaltrissverhalten. 

In [134] kam es zu Untersuchungen zur Kaltrissanfälligkeit unter variablem Einspanngrad 

(Bild 2.21-rechts). Während der LTT-Zusatzwerkstoff mit 𝑀s = 94 °C (Restaustenitgehalt ≈ 

13 %) nahezu keine Abhängigkeit vom Einspanngrad aufweist, zeigt der konventionelle 

Zusatzwerkstoff mit 𝑀s = 400 °C eine mit zunehmenden Einspanngrad erhöhte Kaltrissnei-

gung. Bemerkenswert ist das hierzu gegenläufige Verhalten des LTT-Zusatzwerkstoffs mit 

𝑀s = 210 °C (Restaustenitgehalt < 1 %), welcher  mit zunehmenden Einspanngrad eine 

Verbesserung aufweist. Die Autoren begründen dies mit der Annahme, dass sich bei zu-

nehmenden Einspanngrad die freie Schrumpflänge reduziert und somit das umwandelnde 

Volumen relativ zunimmt, wodurch sich wiederum die (𝛾→𝛼)-Volumenexpansion verstärkt 

auswirkt und es zur erhöhten Ausbildung von Druckeigenspannung kommt. Hierzu ergän-

zend ausgeführte FEM-Berechnungen bestätigen diese Annahme, da für den Zusatzwerk-

stoff mit 𝑀s = 210 °C verstärkt ausgebildete Druckeigenspannungen in Längsrichtung im 

Wurzelbereich der Schweißverbindung bei maximalem Einspanngrad nachgewiesen wur-

den. Ein experimenteller Nachweis wurde nicht erbracht.  

 

Bild 2.21  Querschnittsrisskoeffizient für einlagig geschweißtes Probenmaterial mit unterschiedli-

chen 𝑀s-Temperaturen der Zusatzwerkstoffe. Links – „Tekken-Test“ an Y-Typ-Proben mit Unter-
suchung: A [132], B [133], C [117]. Rechts – H-Typ-Risstest unter variablem Einspanngrad [134] 

Unter Einbezug der in Abschnitt 2.4.2 durchgeführten Betrachtungen sollte bereits der Ein-

satz von Zusatzwerkstoffen mit 𝑀s-Temperauren von 𝑀s ≤ 310 °C zu einer verstärkten 

Reduzierung der SE bis in den Druckspannungsbereich hinein führen. Hier stellt sich die 

Frage, warum diese Spannungsverringerung im Vergleich zu den Zusatzwerkstoffen mit 𝑀s 

> 310 °C zu keiner Verbesserung der Kaltrissneigung führt (Bild 2.21). Da alle Versuche an 

einlagigem Probenmaterial durchgeführt wurden, könnte auch hier wie die in [122] (Bild 

2.11) vermutete, durch diskontinuierliche Aufmischung verursachte signifikant unterschied-

liche Verteilung der (LTT-)Legierungselemente innerhalb des Schweißguts zu einer inho-

mogenen martensitischen Umwandlung führen. Neben den möglicherweise lokal auftreten-
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den hohen Zugeigenspannungen, welche schon für sich alleine die Kaltrissanfälligkeit er-

höhen, könnten auch die hieraus folgenden Spannungsunterschiede oberhalb und unter-

halb der Grenzfläche (Bild 2.11/2.13) steile SE-Gradienten verursachen. Diese SE-

Gradienten könnten wiederum zu lokal auftretenden überkritischen Wasserstoffkonzentrati-

onen führen [128, 130, 131] und die Kaltrissanfälligkeit trotz eines global vorherrschenden 

verringerten (Druck-)Spannungszustands erhöhen. Bis zum heutigen Zeitpunkt gibt es 

keinerlei Untersuchungen zu diesem innerhalb einer Schweißraupe möglicherweise auftre-

tenden Aufmischungseffekt (SE-Gradienten). 

Ein weiterer, bis jetzt noch nicht diskutierter aber ausschlaggebender Punkt stellt die 

Schweißeignung von LTT-Legierungen hinsichtlich ihrer Heißrissneigung dar. Hierzu wur-

den in [135] erstmalig systematische Untersuchungen an LTT-Legierungen mit variablen 

𝐶𝑟-𝑁𝑖-Gehalten durchgeführt. Die MVT-Tests (Modified Varestraint Transvarestraint) [136] 

zeigen deutlich, dass eine zunehmende Heißrissanfälligkeit mit steigendem 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Gehalt in 

Korrelation steht. Bei der kleinsten untersuchten Biegedehnung waren nur die getesteten 

Proben Rissfrei, welche unter Anwendung von reinen Schweißgütern mit 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Summen 

von 𝐶𝑟 + 𝑁𝑖 ≤ 17 wt %  hergestellt wurden. Da der in Bild 2.21-links aufgezeigte Rückgang 

der Kaltrissanfälligkeit durch Anwendung von reinen Zusatzwerkstoffen mit 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Summen 

als 𝐶𝑟 + 𝑁𝑖 > 17 wt % erzielt wurde, ist deren industrieller Einsatz außerhalb von Laborbe-

dingungen stark in Frage zu stellen. Zudem muss erwähnt werden, dass der ‚erzwungene‘ 

Restaustenitgehalt auch die Gesamtfestigkeit des austenitisch-martensitischen Festpha-

sengemischs herabsetzt und somit eventuell nicht das volle Belastungspotential von hoch-

festen Baustählen ausgenutzt werden kann. 

Fazit „Schweißbarkeit von LTT-Zusatzwerkstoffen“ 

Experimentelle Untersuchungen belegen, dass der Einsatz von LTT-Zusatzwerkstoffen mit 

𝐶𝑟-𝑁𝑖-Summen kleiner als 17 wt % eine sehr hohe Kaltrissempfindlichkeit einlagiger 

Schweißverbindungen nach sich zieht. Warum diese LTT-Zusatzwerkstoffe trotz ihrer ei-

genspannungsreduzierenden Wirkung keine Verbesserung gegenüber konventionellen 

Schweißgütern aufweisen ist bis heute ungeklärt. 

Zur Verbesserung der Kaltrissanfälligkeit sollen LTT-Zusatzwerkstoffe mit 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Summen 

größer als 17 wt % eingesetzt werden, deren  (𝛾→𝛼)-Umwandlung bei Erreichen der Raum-

temperatur noch nicht abgeschlossen ist. Dies führt zu Restaustenit, welcher als „Wasser-

stofffalle“ fungiert und im Zusammenspiel mit seiner gegenüber der martensitischen Fest-

phase höheren Duktilität das Verformungsvermögen der austenitisch-martensitischen 

Mischphase erhöht und somit die Kaltrissanfälligkeit verringert. Da dieser erzwungene 

Restaustenitgehalt jedoch die Gesamtfestigkeit der Schweißverbindung herabsetzt, kann 

das volle Belastungspotential von hochfesten Baustählen nicht ausgenutzt werden, wofür 

jedoch LTT-Zusatzwerkstoffe gezielt entwickelt werden. Zudem sind diese sehr hoch legier-

ten LTT-Zusatzwerkstoffe wegen ihrer hohen Heißrissanfälligkeit bis jetzt nur unter Labor-

bedingungen schweißgeeignet. Es besteht also ein großer Bedarf den Einsatz von LTT-

Legierungen mit 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Summen größer als 17 wt % zu forcieren, deren Umwandlung bei 

Raumtemperatur vollständig abgeschlossen ist und die zugleich keine erhöhte Heißrissnei-

gung aufweisen. 
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2.5 Zielsetzung der Arbeit 

Die Hauptanliegen dieser Arbeit bestehen darin, den Einsatz der Schweißstruktursimulation 

durch eine Reduzierung des werkstoffbezogenen Modellierungsaufwandes zu fördern und 

einen Beitrag zum Verständnis der Anwendung von hochfesten hochlegierten Zusatzwerk-

stoffen beim Verschweißen hochfester, niedriglegierter Feinkornbaustähle zu liefern. Im 

Fokus stehen dabei numerische Einflussanalysen zur Ausbildung von Schweißeigenspan-

nungen (SE) und des Da aktuell ein noch mangelhaftes Verständnis bezüglich der Wir-

kungsmechanismen zur SE- und SV-Ausbildung beim Schweißen unter Einsatz von LTT-

Legierungen besteht, orientiert sich diese Arbeit an dem recht einfachen Fall einer einlagi-

gen latent schrumpfenden Stumpfstoßkonfiguration um bereits schon im Vorfeld zukünftiger 

Studien die wesentlichsten Einflussgrößen separieren zu können. 

Ein wichtiges Ziel dieser Arbeit bezieht sich auf den Aufbau konsistenter thermomechani-

scher Modelle, welche in der Lage sind, die SE, den SV und die Festphasenverteilung 

echter Schweißreferenzfälle experimentell abgesichert wiederzugeben. Die in den Daten-

banken zu hinterlegenden Materialkennwerte sollen dabei an den gleichen Stahlchargen 

der Referenzfälle ermittelt werden. Die Grundwerkstoffe bestehen aus hochfesten Fein-

kornbaustählen, deren Fügespalt unter Einsatz von artgleichen und nicht artgleichen Zu-

satzwerkstoffen mittels MAG-Verfahrens überbrückt wird. Da das MAG-Verfahren beim 

verschweißen hochfester Stähle häufig in der Praxis eingesetzt wird, können somit die hier 

gewonnenen Erkenntnisse ein breites und anwendernahes Publikum erreichen. 

Zur Reduktion des experimentellen Aufwandes soll die Charakterisierung des thermometal-

lurgischen /-mechanischen Werkstoffverhaltens unter Einsatz von nur einer Testanlage 

(Gleeble
®
3500) mit Hilfe einer einheitlichen und zugleich geometrisch einfachen Flachpro-

bengeometrie vollzogen werden.  

Die an den Referenzfällen validierten thermomechanischen Modelle sollen für numerische 

Einflussanalysen werkstoffbezogener Kenngrößen genutzt werden, wobei die Änderungen 

der SE und des SV im Mittelpunkt stehen. Es wird beabsichtigt, als Einflussgrößen die 

Genauigkeit und Anzahl der vorzugebenden Warmzugkurven, die umwandlungsplastischen 

Parameter und die martensitischen LTT-Umwandlungstemperaturen zu betrachten. 

Ein weiterer Analyseschwerpunkt soll auf dem Phänomen der diskontinuierlichen Aufmi-

schung liegen, indem zum einen der Einsatz höher legierter LTT-Zusatzwerkstoffe simuliert 

und zum anderen der inhomogene Aufmischungsgrad variiert wird. Es gilt zu prüfen, in 

welchem Ausmaß die SE-Gradienten innerhalb des Schweißgutes durch die inhomogene 

Umwandlung auftreten können und inwieweit sich diese zwischen latent schrumpfenden 

und fest eingespannten Schweißverbindungen unterscheiden können. 
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3 Versuchsdurchführung 

3.1 Experimentelle Versuche 

3.1.1 Materialspezifikation 

Die verwendeten Werkstoffe sind in Tabelle 3.1 aufgeführt. Die niedriglegierten Grundwerk-

stoffe S355J2+N und S960QL liegen im Lieferzustand als 6 mm dicke Rohbleche vor und 

sind nach DIN EN ISO 10025 als hochfeste Feinkornbaustähle deklariert. Als niedriglegierte 

Zusatzwerkstoffe finden die Schweißgüter WEKO 4
®
 und ED-FK 1000

®
 und als hochlegier-

ter Zusatzwerkstoff das Schweißgut BOEHLER CN 13/4-IG
®
 ihren Einsatz. Die Schweißgü-

ter liegen im Lieferzustand als Rolldraht mit einem Durchmesser von Ø = 1,2 mm vor. 

Tabelle 3.1  Relevante Normen und Lieferzeugnisangaben der Werkstoffe 

 DIN EN ISO 
Lieferzeugnis 

Rp, 0,2 in MPa Rm in MPa 

S355J2+N 10025-2 423 554  

S960QL 10025-6 1040  1079 

WEKO 4
®
 14341-A G 46 4 M21 4Sil 460 560 

ED-FK 1000
®
 16834-A G Mn4 Ni2 Cr Mo 885 940 

BOEHLER CN 13/4-IG
®
 14343-A G 13 4 680 800 

 

 Chemische Analyse 

Die chemische Elementverteilung der verwendeten Grundwerkstoffe S355J+N und S960QL 

wurde mit Hilfe einer Funkenspektralanalyse (Funkenemissionsspektrometer OBLF QSL 

1500, Spotdurchmesser Ø = 5 mm) an Probenmaterial der Rohbleche bestimmt. Eine Ge-

genüberstellung der Werkszeugnisse, Normvorgaben und der durch die mehrfach wieder-

holten Funkenspektralanalysen gewonnen Durchschnittswerte der chemischen Elemente 

sind in Tabelle 4.2-4.4 aufgeführt. Eine chemische Elementanalyse der verschweißten 

Zusatzwerkstoffe wird in Abschnitt 3.1.3 vorgenommen. 

 Kerbschlagbiegeprüfung 

Die Zähigkeitseigenschaften wurden mittels (Charpy-)Kerbschlagbiegeversuchen nach 

DIN EN ISO 148-1 mit einem Pendelschlagwerkwerk nach DIN EN ISO 148-2 an den in 

Tabelle 3.2 gelisteten Werkstoffen bestimmt. Dazu wurden aus den Grundwerkstoffblechen 

jeweils vier V-Untermaßproben (DIN EN ISO 148) quer und längs zur Walzrichtung heraus-

gearbeitet. Der Zusatzwerkstoff CN 13/4-IG
®
 wurde an Schweißgutprobenmaterial (Ab-

schnitt 3.1.2) getestet, wobei hierzu vier V-Normalproben quer zur Schweißrichtung her-

ausgearbeiteten wurden. Die Ergebnisse finden sich in Tabelle 4.1. 

Tabelle 3.2  Geprüfte Werkstoffe - Kerbschlagbiegeprüfung 

Werkstoff S355J2+N S960QL CN 13/4-IG
®
 

Prüftemperatur -20 °C -40 °C -20 °C 
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3.1.2 Schweißexperimente 

Zur Schaffung einer Validierungsgrundlage wurden Referenzschweißungen angefertigt. 

Zudem wurden Schweißgutproben des hochlegierten Zusatzwerkstoffs CN 13/4-IG
®
 herge-

stellt, aus welchen Probenmaterial zur thermophysikalischen /-mechanischen Werkstoff-

kennwertermittlung gewonnen wurde. Die hierfür notwendigen Schweißexperimente wurden 

an den in Tabelle 3.3 aufgeführten Materialkombinationen durchgeführt.  

Tabelle 3.3  Materialkombinationen der Schweißexperimente 

 Referenzschweißungen 
Schweißgutproben 

 R1 R2 R3 

Grundwerkstoff S355J2+N S960QL S960QL S960QL 

Zusatzwerkstoff 
WEKO 4

®
  

(artgleich) 

ED-FK 1000
®
 

(artgleich) 

CN 13/4-IG
®
 

(hochlegiert) 

CN 13/4-IG
®
 

(hochlegiert) 

 Handhabungstechnik der Schweißexperimente 

- Schweißstromquelle der EWM-Group
®
 Phoenix 521 Expert Plus 

- Schweißbrenner METZ 560 

- Roboterschweißanlage der Firma Cloos
®
: Werkstückpositionierer (Drehkipptisch) in 

Kombination mit einem 6-Achs-Industrieroborter (Kuka Kr-30) 

 Referenzschweißungen 

Die 6 mm dicken Grundwerkstoffbleche (S355J2+N, S960QL) wurden per Wasserstrahl auf 

die Maße 300 x 60 x 6 mm
3
 zugeschnitten und in Schweißrichtung mit einer 15 °-V-

Nahtvorbereitung nach DIN EN ISO 9692-1 präpariert. Anschließend wurden jeweils zwei 

Bleche mittels Heftstellen auf der Blechunterseite bei 𝑥 = {0, 150, 300} zu einer Stumpf-

stoßkonfiguration mit einer Spaltweite von 0,4 mm verbunden (Bild 3.1). 

 

Bild 3.1  Geometrie und Lagerung der Schweißverbindungen(Maße in mm) 

Zur Erfassung der transienten Temperaturverläufe wurden auf den Ober- und Unterseiten 

der gehefteten Bleche Thermoelemente des Typ K mit dem Durchmesser Ø = 0,127 mm 

appliziert (Tabelle 3.4). Die Aufnahmefrequenz der Messsignale betrug 50 Hz. Die resultie-

renden Temperaturverläufe sind in Bild 4.42 anhand der gestrichelten Kurven gezeigt, wo-

bei aus Gründen der Übersicht die Temperaturverläufe zeitlich verschoben dargestellt sind. 
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Tabelle 3.4  Position der applizierten Thermoelemente 

 Oberseite Unterseite 

x 175 185 195 205 215 180 190 200 

y 5 6 7 8 5 2 3 4 

Eine Darstellung der für die optische Verzugsmessung präparierten Schweißverbindungen 

ist in Bild 3.2 gegeben. Für eine gleichmäßige Ausbildung der Schweißwurzel kamen Ke-

ramikbadstützen zum Einsatz. Der mittig angebrachte Klemmhebel leistet eine nahezu 

punktförmige Fixierung, welche im Rahmen der numerischen Schweißstruktursimulation 

nachgebildet wird (Abschnitt 3.2.1.2). Dadurch wird eine direkte Vergleichbarkeit der ge-

messenen und berechneten Oberflächenverschiebungen gewährleistet. 

 

Bild 3.2  Fixierte Referenzschweißverbindung mit ARAMIS
®
-Auswertepositionen P1, P2 und P3 

Die Referenzschweißungen wurden ohne Vorwärmung mit Hilfe eines gepulsten MAG-

Prozesses einlagig ausgeführt und jeweils zwei Mal wiederholt Die Mittelwerte der 

Schweißparameter sind in Tabelle 3.5 gezeigt. Als Schutzgas kam eine Mischung aus 92 % 

Ar und 8 % CO2 mit einem Volumenstrom von 25 l/min zum Einsatz.  

Tabelle 3.5  Schweißparameter der Schweißverbindungen 

vS  

in cm/min 

vDraht  

in m/min 

Stick out  

in mm 

Schutzgas 

in l/min 

Ø I 

in A 

Ø U 

in V 

Ø E 

in J/mm 

S355J2+N - WEKO 4
®
 

55 9 13 25 248,7 27,3 740,7 

S960QL – ED-FK 1000
®
 

55 9 13 25 254,6 27,0 749,9 

S960QL – CN 13/4-IG
®
 

55 9 13 25 241,4 28,2 742,6 

 Schweißgutproben 

Die Herstellung der Schweißgutproben richtet sich nach DIN EN ISO 15792-1 (Tabelle 3.6). 

Die V-Fuge des Prüfstücks wurde mit Hilfe eines gepulsten MAG-Prozesses durch Einsatz 

des hochlegierten Zusatzwerkstoffs CN 13/4-IG
®
  33-lagig aufgefüllt (Tabelle 3.7). Die Vor-

wärm- und Zwischenlagentemperatur betrug 150 °C. Als Schutzgas kam eine Mischung 

aus 92 % Ar und 8 % CO2 mit einem Volumenstrom von 25 l/min zur Anwendung. 
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Tabelle 3.6  Geometrieparameter der Schweißgutproben nach DIN EN ISO 15792-1 (Maße in mm) 

a b l t u β 

125 25 500 30 12 10° 

 
Tabelle 3.7  Schweißparameter der Schweißgutproben 

vS  

in cm/min 

vDraht  

in m/min 

Stick out  

in mm 

Schutzgas 

in l/min 

Ø I 

in A 

Ø U 

in V 

Ø E 

in J/mm 

S960QL - CN 13/4-IG
®
 

40 10 15 25 254,6 30,0 1145,7 

3.1.3 Untersuchungen an Nahtquerschliffen  

Anhand der in Abschnitt 3.1.2 hergestellten Referenzschweißungen wurden bei 𝑥 = {200; 

220} Nahtquerschliffe der 𝑦-𝑧-Ebene (Bild 3.1) angefertigt, welche zur Ermittlung der 

Schmelzbadkontur, der Härtewertverteilungen, der Gehalte und Verteilungen der chemi-

schen Elemente und der Mikrostruktur des verschweißten Grundwerkstoffs S960QL dienen. 

Zudem sind an den 33-lagigen Schweißgutproben chemische Analysen hinsichtlich der 

Elemente Chrom und Nickel durchgeführt worden. 

 Schmelzbadkontur 

Zur Bestimmung der Schmelzbadkonturen wurden von je zwei Referenzschweißungen 

gleicher Materialkombination zwei Nahtquerschliffe angefertigt und diese mit Hilfe einer 

2 %igen Nitallösung geätzt. An diesen wurden die Schmelzbadkonturen visuell erfasst und 

die zugehörige Geometrie vermessen. Die so ermittelte Schmelzbadkontur ist beispielhaft 

an je einem Nahtquerschliff in Bild 4.1-links gezeigt. Anschließend wurden pro Material-

kombination die vier separaten Schmelzbadkonturen überlagert und eine mittlere Schmelz-

badkontur abgeleitet (Bild 4.1-rechts). 

 Härtewertverteilungen  

Pro Materialkombination wurde an je einem Nahtquerschliff der Schweißverbindungen die 

qualitative Härtewertverteilung bestimmt. Hierzu wurden mit Hilfe des UCI-Verfahrens (BAQ 

Härtescanner UT200) in Anlehnung nach DIN 50159 Vickers-Kleinkrafthärteprüfungen 

(HV0,5) durchgeführt. Die resultierenden Härtewertverteilungen sind mittels Konturplots in 

Bild 4.2-links dargestellt. Das hierdurch ableitbare Gebiet der Austenitisierung dient als 

Validierungskriterium zur Nachbildung der Festphasenverteilung. An je einem weiteren 

Nahtquerschliff pro Materialkombination kam es auf Höhe der Linien L1 und L2 (Bild 4.2) zu 

einer nach DIN EN ISO 6507-1 genormten Vickers-Härteprüfung (HV10) (Zwick Härteprüf-

gerät 3202), deren Ergebnisse in Bild 4.2-rechts aufgezeigt sind. Anhand dieser Ergebnisse 

wird im Rahmen der Modellvalidierung die Festphasenzuordnung im und um den Schmelz-

badbereich der Schweißverbindungen vorgenommen. 

 Chemische Analyse 

Die chemische Analyse der verschweißten Zusatzwerkstoffe wurde an jeweils einer Refe-

renzschweißung pro Materialkombination (Tabelle 3.3) mit Hilfe einer Funkenspektralanaly-
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se (Funkenemissionsspektrometer OBLF QSL 1500) vorgenommen. Geprüft wurde dabei 

die Schweißgutfläche in der 𝑥-𝑧-Ebene bei 𝑦 = 0 (Bild 3.1). Die Messergebnisse sind in 

Tabelle 4.5 gegeben. Die Messergebnisse dienen dabei auch als Vergleichswerte  zur 

separat ausgeführten ESMA-Analyse des Nahtquerschliffs der Schweißverbindung S960QL 

– CN 13/4-IG
®
, auf welche im Folgenden eingegangen wird. 

Zur Bestimmung der chemischen Elemente Chrom und Nickel wurde das elektrooptische 

Prüfverfahren ‚Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA)‘ mit Hilfe eines wellenlängendispersi-

ven Röntgenspektrometers (JOEL-Mikrosonde JXA-8900RL) angewandt. 

Die resultierende Elementverteilung eines im Schmelzbadbereich der Schweißverbindung 

S960QL – CN 13/4-IG
®
 durchgeführten qualitativen Elementmappings ist in Bild 4.3-links 

dargestellt. Auf Höhe der Linien L1 (𝑧 = 5) und L2 (𝑧 = 1) (Bild 4.3) wurden anschließend 

quantitative Reihenanalysen vorgenommen. Die Messwerte sind in Bild 4.3-rechts aufge-

zeigt. 

Des Weiteren wurde ein Nahtquerschliff der Schweißgutproben des Zusatzwerkstoffs 

CN 13/4-IG
®
 (Abschnitt 3.1.2) angefertigt. An diesem erfolgte auf Höhe der Linien L1 und 

L2 (Bild 4.4-links) eine quantitative Reihenanalyse zur Bestimmung der 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Anteile. Die 

Messwerte sind in Bild 4.4-rechts präsentiert. 

3.1.4 Werkstoffkennwerte 

3.1.4.1 Linear elastische Kenngrößen 

Die Ermittlung der linear elastischen Kenngrößen E-Modul - 𝐸 und Poisson-Zahl - 𝜈 beruht 

auf der Resonanzmethode [137] und ist durch ASTM E1875 geregelt. Zur Versuchsdurch-

führung  kam die Resonanzfrequenzvorrichtung Elastotron 2000 zum Einsatz. 

Aus denen in Tabelle 3.8 aufgeführten Werkstoffen wurden stabförmige Proben mit den 

Abmaßen 5 x 8 x 80 mm
3
 angefertigt. Die Probenentnahme erfolgte hierbei längsseitig in 

Walzrichtung der 6 mm starken Rohbleche (S355J2+N, S960QL). Das Probenmaterial für 

den Werkstoff CN 13/4-IG
®
 wurde aus dem Schweißgutbereich der Schweißgutproben 

(Abschnitt 3.1.2) längsseitig in Schweißrichtung entnommen. Die Versuche wurden gemäß 

dem Versuchsplan nach Tabelle 3.8 durchgeführt und pro Werkstoff zwei Mal wiederholt. 

Die Ergebnisse sind in Bild 4.5 dargelegt. 

Tabelle 3.8  Versuchsplan - elastische Kenngrößen 

Werkstoff Temperatur in °C 

S355J2+N 

25 → Erwärmung → 900 → Abkühlung → 25 S960QL 

CN 13/4-IG
®
 

 

3.1.4.2 Gleeble
®
-Experimente  

Unter Einsatz der Gleeble
®
3500-Anlage (Bild 3.3) der Otto-von-Guericke-Universität (IWF) 

wurden für die Werkstoffe S355J2+N, S960QL und CN 13/4-IG
®
 das Umwandlungsverhal-

ten, die Umwandlungsplastizität und das Verfestigungsverhalten analysiert. 
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Bild 3.3  Gleeble®3500-Anlage mit in der Vakuummesskammer eingebauter Flachprobe 

Als Mess- und Regelgrößen dienten die im Messbereich (Bild 3.3) der Probengeometrien 

ermittelte Temperatur und Querdehnung. Die Temperaturerfassung erfolgte mit Thermo-

elementen des Typ K mit einem Durchmesser von Ø = 0,25 mm. Zur Erfassung der Quer-

dehnung wurde ein taktiles Messgerät ‚C-Gauge‘ der Firma GSI (Strain-Crosswise Trans-

ducer - Type LVDT) im Messbereich auf Höhe der Thermoelemente angebracht. 

Die zur Austenitisierung der Werkstoffe notwendige Temperaturführung erfolgte auf Basis 

schweißtypischer MAG-Wärmebehandlungen. Hierbei wurde der im Messbereich der 

Flachprobe (Bild 3.3) befindliche Werkstoff mit einem SZTZ beaufschlagt, welcher den in 

der WEZ der MAG-Referenzschweißungen (Tabelle 3.3) auftretenden durchschnittlichen 

Temperaturverlauf wiedergibt. Somit wurde sichergestellt, dass die Ausmaße des austeniti-

schen Kornwachstums und der Ausscheidungsvorgänge des getesteten Probenmaterials 

denen in der WEZ der Referenzschweißungen bestmöglich gleichen. Eine detaillierte Be-

schreibung zur thermischen Modellierung der Gleeble
®
-Experimente findet sich in [138, 

139] 

 Probengeometrie der Gleeble
®
-Experimente  

Das Probenmaterial der Grundwerkstoffe wurde mittels Wasserstrahlschneiden aus Roh-

blechen heraus getrennt, wobei die axiale Probenlängsrichtung der Walzrichtung der Ble-

che entspricht. Da auf Grund der Betriebssicherheit des Gleeble
®
-Systems ein minimaler 

Probenquerschnitt einzuhalten ist und die Rohbleche im Anlieferungszustand eine Blech-

stärke von 6 mm aufweisen, wurde eine Flachprobengeometrie mit einem quadratischen 

Querschnitt von 5,5 x 5,5 mm
3
 im Messbereich (Bild 3.3) gewählt. Um eine minimale Ab-

kühlzeit von 𝑡 8,5 ≈ 6 s der Proben unter den gegebenen thermischen Randbedingungen 

einer passiven Kühlung zu gewährleisten, wurde mittels numerischer Simulation die Flach-

probengeometrie variiert und das Abkühlverhalten analysiert. Die anhand dieser Methodik 

ermittelte Flachprobengeometrie ist in Bild 3.4 gezeigt. Aus Gründen der Vergleichbarkeit 

der Ergebnisse wurde für das Schweißgut CN 13/4-IG
®
 die gleiche Flachprobengeometrie 

für das zu testende Material gewählt. Letzteres wurde aus den Schweißgutproben (Ab-

schnitt 3.1.2) quer zur Schweißrichtung per Wasserstrahlschneiden heraus getrennt. In Bild 

4.4-links sind die Entnahmepositionen des Flachprobenmaterials anhand der grauen Berei-

che markiert, wobei die Flachprobenmitte durch das Schweißgut verläuft.   
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Bild 3.4  Gleeble
®
-Flachprobengeometrie, Maße in mm, Toleranzklasse f nach DIN ISO 2768-1 

 Umwandlungsverhalten und thermische Dehnungen 

Nach der Austenitisierung des Probenmaterials im Messbereich wurden während der Ab-

kühlung ab 𝑇 ≤ 800 °C Abkühlzeiten entsprechend dem Versuchsplan (Tabelle 3.9) reali-

siert. Die resultierenden Querdehnungen wurden taktil erfasst (‚C-Gauge‘).  

Für den Werkstoff S355J2+N sind die resultierenden Dilatometerkurven in Bild 4.6 gezeigt. 

Weitere Beispiele vollständiger Dilatometerkurven sind für die Werkstoffe S960QL und 

CN 13/4-IG
®
 für eine Abkühlzeit von 𝑡 8,5 = 10 s in Bild 4.46/4.47 zu finden. In Bild 4.7 sind 

für den Werkstoff S960QL Ausschnitte der experimentell erfassten Dilatometerkurven im 

Bereich der (𝛾→𝛼)-Festphasenumwandlung präsentiert. 

Am Probenmaterial des Werkstoffs S960QL wurden unter Anwendung einer 2 %igen Nital-

lösung Mikroschliffbilder der Messbereichsquerschnitte für 𝑡 8,5 ≥ 10 s angefertigt. Anschlie-

ßend wurde an den Querschliffen genormte Vickers-Härteprüfungen (HV10) (Zwick Härte-

prüfgerät 3202) nach DIN EN ISO 6507-1 in Kreuzmusteranordnung durchgeführt. Die 

resultierenden Mittelwerte sind in den Mikroschliffbildern eingetragen (Bild 4.8). 

Unter Verwendung der (𝛾→𝛼)-Umwandlungstemperaturen und zugehörigen Abkühlzeiten 

konnte in Kombination mit den Mikroschliffbildern und den Härtewerten ein SZTU für den 

Werkstoff S960QL erstellt werden (Bild 4.9).  

Ebenso wurde für den Werkstoff CN 13/4-IG
®
 das Umwandlungsverhalten gemäß Tabel-

le 3.9 bestimmt. Die resultierenden transienten Temperaturverläufe im Bereich der Abküh-

lung sind in Bild 4.10-links dargestellt. Nach Analyse der zugehörigen Dilatometerkurven 

wurden die (𝛾→𝛼)-Umwandlungstemperaturen ermittelt und sind in dem zugehörigen SZTU 

in Bild 4.10-rechts dargestellt. 

Im Zuge der Versuchsauswertung zum Umwandlungsverhalten wurden für die getesteten 

Werkstoffe (Tabelle 3.9) die thermischen Dehnungen ermittelt (Tabelle 4.8, Bild 4.11). 

Tabelle 3.9  Versuchsplan - Umwandlungsverhalten 

Werkstoff Abkühlzeiten 𝒕 8,5 in s / je 2 Wiederholungen 

S355J2+N 6 / / / 14 / / / / 

S960QL 6 8 10 12 14 20 35 50 100 

CN 13/4-IG
®
 6 8 10 / 14 20 35 50 / 

 Umwandlungsplastizität 

Die Experimente zur Umwandlungsplastizität basieren auf dem durch Tabelle 3.10 vorge-

gebenen Versuchsplan und sind inklusive Versuchsauswertung in [138] ausführlich be-

schrieben. Pro Lastfall wurden die Versuche zwei Mal wiederholt. Die jeweils resultierenden 
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Ausläufer der Abkühlkurven sind anhand von Ausschnitten im Bereich der (𝛾→𝛼)-

Festphasenumwandlung in Bild 4.12 präsentiert. Basierend auf der in [138] erläuterten 

Auswertemethodik wurden die nach Abkühlung und Entlastung verbleibenden plastischen 

Dehnungsanteile in umwandlungsplastische Dehnungen umgerechnet. Anschließend wur-

den die Mittelwerte der betragsgleichen Lastwerte über den jeweiligen Betrag der uniaxia-

len Spannungsantwort aufgetragen und der UP-Parameter 𝐾 abgeleitet (Bild 4.12). 

Tabelle 3.10  Versuchsplan - UP-Parameter 𝐾 

Werkstoff maximal aufgeprägte Last Fmax in N 

S355J2+N +2000 -2000 

+1500 -1500 +800 -800 S960QL 
+2400 -2400 

CN 13/4-IG
®
 

Lastfall 
±66 

±50 ±26 
±80 

(A, B, C) A B C 

 uniaxiale Spannungsantwort σ in MPa 

 Verfestigungsverhalten 

Für die Werkstoffe S960QL und CN 13/4-IG
®
 wurde das isotrope Verfestigungsverhalten 

mittels einfacher Warmzugversuche basierend auf zwei verschiedenen Dehnratenkonzep-

ten bestimmt (Tabelle 3.11). Hierzu wurden zum einen Warmzugversuche unter Anwen-

dung einer temperaturunabhängigen „niedrigen“ Dehnrate mit 𝜀İ = 0,05 %/s durchgeführt. 

Zum anderen wurden, um die vor allem bei erhöhter Temperatur in der WEZ vorherrschen-

den hohen Dehnraten zu berücksichtigen, Warmzugversuche mit temperaturabhängigen 

„erhöhten“ Dehnraten 𝜀İI absolviert. Die Kontrolle der Längsdehnraten erfolgte dabei unter 

Vorgabe der transversalen Dehnraten. Dazu wurde das zur Erfassung der im Messbereich 

der Flachprobe auftretenden Querdehnung eingesetzte „C-Gauge“ gleichzeitig als Mess- 

und Steuergerät für die Querdehnungsänderung pro Zeiteinheit eingesetzt. Die Entwicklung 

der Dehnratenkonzepte, die Versuchsdurchführung und die zugehörige Auswertemethodik 

sind für den Werkstoff S960QL in [139] erläutert, wobei diese ebenso für den Werkstoff 

CN 13/4-IG
®
 angewandt wurden. Die hieraus folgenden vollständigen Warmzugkurven, die 

Dehn-/ Streckgrenzen und die plastischen Fließkurven sind in Abschnitt 4.3.5 gezeigt. 

Zur exemplarischen Charakterisierung des isotrop-kinematischen Verfestigungsverhaltens 

wurden für den Werkstoff S960QL vereinzelte zyklische Warmzug-/ Warmstauchversuche 

durchgeführt (Tabelle 3.11), wobei auch hier die Dehnratenkontrolle auf dem in [139] erläu-

terten Konzept basiert. Die hieraus resultierende wahre Spannung ist in Bild 4.48/4.49 über 

die wahre Querdehnung aufgetragen. 
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Tabelle 3.11  Versuchsplan - Verfestigungsverhalten 

Temperatur 
𝑻 in °C 

S960QL CN 13/4-IG
®
 Dehnrate in %/s 

Grund- 
werkstoff 

Bainit Martensit Austenit Martensit Austenit �̇�I �̇�II 

einfache Warmzugversuche 

25 x x x  x  

0,05 

0,1 

100 x x x  x  0,19 

200 x x x  x  0,31 

300 x x x  x x 0,43 

400 x x x  x x 0,55 

500 x x x  x x 0,67 

600 x x x x x x 0,79 

700 x  x x x x 0,91 

800    x  x 1,03 

900    x  x 1,14 

1000    x  x 1,26 

1100    x  x 1,38 

1200    x  x 1,5 

zyklische Warmzug-/ Warmstauchversuche 

20 x      

0,05 / 
400 x      

800    x   

1200    x   

 

3.1.5 Eigenspannungsanalysen 

3.1.5.1 Röntgenbeugung 

Die röntgenographischen Eigenspannungsmessungen erfolgten mit einem mobilen Rönt-

gendiffraktometer (Stresstech G3). Die Auswertung der Messergebnisse beruht auf der 

sin
2
ψ-Methode [140]. Pro Materialkombination (Tabelle 3.3) wurden die Ober- und Untersei-

ten je einer Schweißverbindung quer zur Schweißrichtung bei 𝑥 = {80, 150, 220} vermessen 

(Bild 3.1). Hierdurch ist es möglich, das Vorliegen von etwaigen Abweichungen in der 

Schweißprozessführung oder der Materialvorbereitung aufzudecken. Als Position der Ei-

genspannungsvalidierung der numerischen Schweißstruktursimulation wurde 𝑥 = 220 ge-

wählt, weshalb hier eine erhöhte Messpunktdichte im Bereich der Schweißnaht gewählt 

wurde. In Tabelle 3.12 sind die Mess- und Auswerteparameter aufgeführt.  

Eine detaillierte Beschreibung der Berechnungsgrundlagen und der Auswertemethodik ist 

in [61] gegeben. Die ermittelten Eigenspannungsverläufe sind in Bild 4.33-4.35 dargestellt 

und werden zur Eigenspannungsvalidierung und zur Planung der Neutronenbeugungsexpe-

rimente verwendet. 
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Tabelle 3.12  Mess- und Auswerteparameter der Eigenspannungsmessung - Röntgen 

Messmethode sin
2
ψ ν{211} 0,28 

Fokus 1 mm (Rundblende) E{211} 220 GPa 

Strahlung CrKα Zählzeit 5 s bis 10 s 

Strom 6,7 mA Ψ-Bereich -45° bis 45° 

Spannung 30 kV Messrichtungen 
Φ = 0° (längs) 

Φ = 90° (quer) 

Beugungslinie Ferrit / Martensit: 211 Auswertung Peak Fit: Pearson VII 

3.1.5.2 Neutronenbeugung 

Die Beugungsmessungen wurden an den S960QL-Referenzschweißungen (Tabelle 3.3) 

durchgeführt. Diese erfolgten mit dem winkeldispersiven Neutronendiffraktometer E3 des 

nuklearen Forschungsreaktors BER-II im Helmholz-Zentrum Berlin (Antragsnummer 

14100383-ST) und sind in Übereinstimmung mit der Vorgabe nach DIN ISO/TS 21432. Die 

Experimente wurden mit einer verbesserten Instrumentierung hinsichtlich der Strahlzeiteffi-

zienz vollzogen [141]. Zudem kam es zum Einsatz eines neu entwickelten horizontal und 

vertikal fokussierenden perfekten Si-Kristall-Monochromators mit der spezifischen (100)-

Ebene, wodurch die bisherige Messgenauigkeit um eine Größenordnung verbessert wurde 

[142]. Der Monochromator bietet eine Neutronenwellenlänge von λ ≈ 1.471 Å und der Ab-

strahlwinkel (take-off angle) wurde auf 2ΘM = 65° eingestellt. Die Messung der ferriti-

schen/martensitischen {211}-Beugungslinie beruht auf einem Streuwinkel von 2ΘS ≈ 77.8°. 

Der Versuchsaufbau zur Messung der {211}-Gitterdehnungen zur Erfassung der Deh-

nungskomponente 𝜀xx ist in Bild 3.5 gezeigt, wobei das (𝑥-𝑦-𝑧)-Koordinatensystem zur 

Verbindungsschweißung (Bild 3.1) und das (�̃�-�̃�-�̃�)-Koordinatensystem am einfallenden 

Beugungsstrahl E orientiert ist. 

 

Bild 3.5  Versuchsaufbau der Neutronenmessung zur Erfassung der Dehnungskomponente εxx 

Im Bereich des Schweißgutes und des angrenzenden Grundwerkstoffbereiches wurde auf 

Höhe von 𝑧 = {1,5; 3; 4,5} (Bild 3.1) eine Schrittweite von Δ𝑦 = 1 zur Erfassung der Eigen-

spannungsgradienten eingestellt und das Messvolumen (Bild 3.5/3.6) an die Größenord-



50 

nung der Schrittweite angepasst. Unter der Annahme einer in Schweißrichtung konstanten 

SE-Verteilung wurde zur Erfassung der Quer- (𝜀yy) und Normaldehnungen (𝜀zz) ein Messvo-

lumen von 10 x 1 x 1 mm
3
 (�̃�-�̃�-�̃�) verwendet (Bild 3.6-links). Zur Erfassung der Längsdeh-

nungen (𝜀xx) musste ein verkleinertes Messvolumen von 1 x 1 x 1 mm
3
 (�̃�-�̃�-�̃�) eingesetzt 

werden, wodurch sich die erforderlichen Messzeiten für 𝜀xx pro Messposition erheblich 

verlängerten (Tabelle 3.13). 

           

Bild 3.6  Messvolumen zur Erfassung der Dehnungskomponenten 

 

Tabelle 3.13  Dimensionen der Messvolumen und resultierende Messzeiten (Bild 3.6) 

Gitterdehnung der 

{211}-Ebene 
Δ�̃� in mm Δ�̃� in mm Zeit in min 

𝜀xx 1 1 50 

𝜀yy 10 1 7 

𝜀zz 10 1 7 

Die Auswertemethodik der Messergebnisse basierte auf DIN ISO/TS 21432 und ist am 

Beispiel der Referenzschweißung S960QL – ED-FK 1000
®
 in [143] detailliert gegeben. Zur 

Bestimmung dehnungsfreier Referenzwerte für den Beugungsnetzebenenabstand wurden 

mittels Wasserstrahlschnitt 2 mm dicke Scheiben parallel zur 𝑦-𝑧-Ebene im Bereich der 

Schweißnaht herausgearbeitet und an diesen Referenzmessungen durchgeführt. Die Mes-

sergebnisse sind in Bild 4.36-4.38 dargestellt und werden zur Eigenspannungsvalidierung 

verwendet 

3.1.6 Schweißverzug 

Die transiente Verzugserfassung basiert auf dem Einsatz des optischen Verzugsmesssys-

tems ARAMIS
®
 [144] der Firma GOM. Die Graumusterverschiebung der Oberseite (Bild 

3.2) wurde durch ein Stereokamerasystem während und nach dem Schweißprozess er-

fasst. Die Aufnahmeobjektive des Kamerasystems wurden mit einem Blaulichtfilter verse-

hen und die Bildaufnahmefrequenz betrug während des Schweißprozesses 8 Hz und da-

nach 2 Hz. Die Oberflächenverschiebungen wurden anhand der  Grauwertverschiebungen 

der Bildpixel von Bild zu Bild mittels digitaler Bildkorrelation (DIC) bestimmt. Pro ver-

schweißter Materialkombination (Tabelle 3.3) wurden zwei Schweißverbindungen ausge-

wertet. Dabei kam es zu einer Extraktion der transienten 𝑧-Verschiebungen an den in Bild 

3.2 gezeigten Positionen P1, P2 und P3, wobei diese auf Grund der Auswertemöglichkeit 

zwischen den einzelnen Schweißverbindungen leicht variieren. Mit Hilfe der transienten 𝑧-

Verschiebungen 𝑧(𝑃1,  𝑡) , 𝑧(𝑃2,  𝑡) und  𝑧(𝑃3,  𝑡) wurde der transiente Winkelverzug sowie 
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die transiente Durchbiegung Δ𝑧(𝑡) (Gleichung 3.1) der Schweißverbindung für den Punkt 

P2 berechnet.  

Δ𝑧(𝑡) =  𝑧(𝑃2, 𝑡) −  
𝑧(𝑃1,  𝑡) +  𝑧(𝑃3,  𝑡)

2
 Gleichung 3.1 

Die somit ermittelten Messergebnisse des 𝑧-Verzuges, der transienten Durchbiegung und 

des transienten Winkelverzugs sind in Bild 4.39-4.41 gezeigt und bilden die Validierungs-

grundlage des berechneten transienten SV. 

3.2 Numerische Versuche 

Die im Folgenden benutzte Indizierung der Referenzfälle lautet wie folgt (Tabelle 3.3): 

R1:= S355J2+N – WEKO 4
®
 | R2:= S960QL – ED-FK 1000

®
 | R3:= S960QL – CN 13/4-IG

®
 

3.2.1 Modellaufbau 

3.2.1.1 Grundsätzliche Berechnungsstrategie 

Basierend auf der Methode der finiten Elemente wird mit der kommerziell verfügbaren 

Schweißsimulationssoftware SYSWELD
®
 die numerische Schweißstruktursimulation durch-

geführt. Die thermischen und mechanischen Berechnungen finden schwach gekoppelt auf 

einem dreidimensional vernetzten Rechengebiet statt, dessen Gittergeometrie und Rand-

bedingungen den realen einlagigen MAG-Schweißverbindungen (Tabelle 3.3) entsprechen. 

Hierbei kommt das Lastschrittverfahren zum Einsatz. Der in die Nahtöffnung eingebrachte  

Zusatzwerkstoff wird über „stille Elemente“ realisiert [145]. Die für R2 und R3 benötigten 

thermomechanischen Materialkennwerte beruhen vollends auf den in Abschnitt 3.1.4 ermit-

telten Werkstoffkennwerten. 

3.2.1.2 Gittergeometrie 

Unter Einsatz von linearen Volumenelementen wurde die Geometrie der einlagigen MAG-

Schweißverbindungen manuell nachgebildet (Bild 3.7). Da ein signifikanter Einfluss der 

Heftstellen auf den sich ausbildenden SV zu vermuten ist [146], wurden im Zuge der Ver-

netzung die Heftstellen auf der Blechunterseite als Bestandteil der Grundwerkstoffbleche 

nachgebildet. Die Vernetzung der Grundwerkstoffbleche ist für alle Materialkombinationen 

gleich. Im Bereich der Schweißnaht und der Wärmeeinflusszone wurde eine strukturierte 

Vernetzung mit einer maximalen Elementkantenlänge von 0,5 mm in der (𝑦-𝑧)-Ebene ge-

wählt, wobei es in den äußeren Bereichen der Schweißverbindung zu einer schrittweisen 

Vergröberung des Rechengitters kam. Um das Werkstoffverhalten des im Schmelzbadbe-

reich vorliegenden Materials separat modellieren zu können, wurden die experimentell 

ermittelten Schmelzbadgeometrien (Bild 4.1-rechts) mittels eines lokal verfeinerten, un-

strukturierten Gitters in der (𝑦-𝑧)-Ebene nachgebildet (Bild 3.7-blaue Kurven). In 𝑥-Richtung 

wurde eine konstante Elementkantenlänge von 2 mm gewählt. Die Rechengitter der Voll-

modelle bestehen aus annähernd 117.000 Knoten und 132.000 linearen Elementen. 
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Bild 3.7  Gittergeometrie der einlagigen MAG-Schweißverbindungen (FE-Vollmodelle). Blau - separat 
modellierte Schmelzbadgeometrie, Magenta - Geometrie der Stumpfstoßkonfiguration 

 

3.2.1.3 Thermophysikalische Modellierung 

 Thermische Modellierung 

Die Wärmeleitungsgleichung (Gleichung 2.3) wird unter manueller Vorgabe von Anfangs- 

und Randbedingungen auf den in Abschnitt 3.2.1.2 eingeführten Rechengebieten gelöst. 

Die nahezu adiabate Wirkung der Keramikbadstütze (Bild 3.2) wurde durch die thermischen 

Randbedingung (Bild 3.8) insoweit berücksichtigt, als dass der konvektive Wärmetransport 

vollständig und der radiative Wärmetransport teilweise unterbunden wurde. 

 

Bild 3.8  Thermische Randbedingungen am Beispiel von R2 

Der Eintrag und die geometrische Verteilung der Schweißwärme wird durch den Einsatz 

gaußverteilter [87] und doppelellipsoider [88] Wärmequellen geleistet. Die während der 

(𝛾→𝛼)-Festphasenumwandlung frei werdende Umwandlungswärme (latente Wärme) wurde 

durch eine dem Schweißprozess nachlaufende doppelellipsoide Wärmequelle modelliert. 

Für den Werkstoff S355J2+N entstammen die thermodynamischen Werkstoffkennwerte aus 

der SYSWELD
®
-Datenbank entsprechend dem Werkstoff S355J2G3 [147]. Auf Grund der 

chemischen Ähnlichkeit (Tabelle 4.3-4.4) wurden für die Werkstoffe S960QL, WEKO 4
®
 und 

ED-FK 1000
®
 die gleichen Werte verwendet. Für den Zusatzwerkstoff CN 13/4-IG

®
 wurden 

diese im Zuge der Temperaturfeldkalibrierung zweckmäßig angepasst (Bild 3.9).  

Die berechneten Temperaturverläufe und Schmelzbadgeometrien sind in Bild 4.42/4.43 den 

experimentell erfassten Größen gegenübergestellt. Aus Gründen der Übersichtlichkeit wur-

de eine bezüglich der Auswertepositionen zweckmäßige Verschiebung auf der Zeitachse 

gewählt. Ein Vergleich der experimentellen und numerischen Energieeinträge ist durch 

Tabelle 4.17 gegeben. 
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Bild 3.9  Thermodynamische Werkstoffkennwerte 

 Metallurgische Modellierung 

Die Modellierung der diffusionsgesteuerten (𝛼↔𝛾)-Gefügeumwandlungen beruht auf der 

Anwendung des Modells von Leblond-Devaux (Gleichung 2.7) [93], während die martensiti-

sche (𝛾→𝛼)-Gefügeumwandlung auf dem Modell nach Koistinen-Marburger (Gleichung 2.8) 

basiert. Die Anpassung der zugehörigen freien Modellparameter wurde manuell vorge-

nommen. Die Ableitung der eingesetzten Umwandlungskinetiken beruht auf den Erkennt-

nissen der Experimente zum Umwandlungsverhalten (Abschnitt 4.3.2, Bild 4.6-4.10). Die 

Modellierung angelassener Werkstoffbereiche wurde vernachlässigt 

WEZ und Schmelzbadbereich von R1 

Zur Modellierung der (𝛼→𝛾)-Umwandlung von R1 wurde angenommen, dass nur der inner-

halb der grauen Kurven liegende Werkstoffbereich in Bild 4.2 mit Härtewerten größer 

180 HV0,5 einer Austenitisierung unterlag. Um dieses Austenitisierungsgebiet numerisch 

nachzubilden, wurden die durch Gleeble
®
-Dilatomerversuche bestimmten 𝐴c1-/𝐴c3-Tempe-

raturen (Bild 4.6) zweckmäßig zu höheren Temperaturen verschoben. Das sich somit ein-

stellende Austenitisierungsgebiet ist Bild 4.44 gegeben. 

Im Zuge der Temperaturfeldnachbildung wurde eine Abkühlzeit von 𝑡 8,5 ≈ 13,5 s berechnet 

(Bild 4.42). In Übereinstimmung mit einem dem Grundwerkstoff entsprechenden SZTU-

Diagramm aus Seyffarth [46] wurde für den umwandelnden WEZ-Bereich eine 80 %ige 

bainitische und 20 %ige ferritische (𝛾→𝛼)-Umwandlung modelliert. Dementsprechend wur-

de mittels eines FEM-Stabmodells eine Dilatometerkurve für das WEZ-Umwandlungs-

verhalten berechnet. Diese ist in Bild 4.45 einer experimentellen Gleeble
®
-Dilatometerkurve 

gegenüber gestellt. Die Modellierung der (𝛾→𝛼)-Umwandlung des Schmelzbadbereichs 

wird in [78] detailliert beschrieben. Im Wesentlichen weisen die mit ~220 HV10 (Bild 4.2) 

niedrigen Härtewerte des Schmelzbadbereichs im Vergleich mit der lokalen Mikrostruktur 

auf eine Variation von allotriomorphischem und nadelferritischem Mischgefüge hin [148]. 

Darum wurde von einer rein ferritischen (𝛾→𝛼)-Umwandlung ausgegangen. 
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WEZ von R2/R3 

Der in Bild 4.2-links durch die magentafarbenen Kurven umschlossene Bereich umfasst die 

TZ und einen Teilbereich der NZ (Bild 2.1) und wird im Folgenden als Feinkornzone (FZ) 

zusammengefasst. Der zwischen dem Schmelzbad und der FZ liegende Bereich wird hier 

zweckmäßig als durchschnittliche Kornzone (DZ) bezeichnet (Bild 3.10). 

Die in Abschnitt 4.3.2 durchgeführten Untersuchungen zum Umwandlungsverhalten (Dila-

tometerkurven-Bild 4.7, Mikrostruktur-Bild 4.8) zeigen auf, dass sich für die in der DZ auftre-

tenden Austenitkorngrößen für 𝑡 8,5 ≤ 14 s rein martensitische Festphasenanteile ergeben. 

Im Zuge der Temperaturfeldnachbildung wurde ein mittlerer WEZ-Temperaturzyklus mit 

𝑡 8,5 = 10 s extrahiert und in das S960QL-SZTU (Bild 4.9) eingezeichnet, wobei dieser WEZ-

Temperaturzyklus gerade noch nicht das bainitische-martensitische Mischphasengebiert 

schneidet. Nach [43, 44] würde jedoch das in der FZ befindliche und gegenüber der DZ 

kleinere Austenitkorn unter der Wirkung des mittleren WEZ-Temperaturzyklus zu bainiti-

schen Festphasenanteilen führen. Da in dieser Arbeit jedoch von einer korngrößenabhän-

gigen Modellierung des (𝛾→𝛼)-Umwandlungsverhaltens abgesehen wurde und die Zu-

sammensatzung der FZ unbekannt ist, wird die FZ als umwandlungsfrei angenommen und 

nur die DZ bei der Modellierung der (𝛼↔𝛾)-Umwandlung berücksichtigt. Um dies zu be-

werkstelligen wurden auch hier wie im Fall von R1 die durch Gleeble
®
-Dilatomerversuche 

bestimmten 𝐴c1-/𝐴c3-Temperaturen zweckmäßig zu höheren Temperaturen verschoben, 

wodurch sich die in Bild 4.44 gezeigten Austenitisierungsgebiete einstellten. 

Basierend auf dem S960QL-SZTU (Bild 4.9) wurde mit einer Abkühlzeit des mittleren WEZ-

Temperaturzyklus von 𝑡 8,5 = 10 s eine rein martensitische (𝛾→𝛼)-Umwandlung für die DZ 

angenommen. Dabei wurden die freien Parameter der Gleichung 2.8 zu 𝑀s = 420 °C und 

KM = 0,02856 gesetzt. 

Mit den eben aufgeführten Modellierungsannahmen wurde mittels eines FEM-Stabmodells 

eine Dilatometerkurve für das Umwandlungsverhalten der DZ (WEZ) berechnet. Diese ist in 

Bild 4.46 der experimentellen Gleeble
®
-Dilatometerkurve gegenüber gestellt. 

 

 

 

Bild 3.10  WEZ-Einteilung in Fein- und durchschnittliche Kornzone (FZ, DZ), links – R2, rechts – R3 

Schmelzbadbereich von R2 

Da der Grundwerkstoff unter Einsatz des chemisch ähnlichen, artgleichen Zusatzwerkstoffs 

ED-FK 1000
®
 verschweißt wurde und die quantitativen Härtewerte des Schmelzbadbe-

reichs (Bild 4.2) hauptsächlich innerhalb der eingezeichneten Härtewertstreuung der 

S960QL-Gleeble
®
-Probe für 𝑡 8,5 = 14 s liegen, wurde auch hier von einer rein martensiti-

schen (𝛾→𝛼)-Umwandlung ausgegangen. 

Die (𝛼↔𝛾)-Umwandlungsmodellierung des Schmelzbadbereichs entspricht vollständig der 

Modellierung der soeben erläuterten (𝛼↔𝛾)-Umwandlung der WEZ von R2 und R3. 
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Schmelzbadbereich von R3 

Das qualitative Elementmapping (Bild 4.3-links) weist eine durch Aufmischung verursachte 

diskontinuierliche 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Verteilung innerhalb des Schmelzbadbereichs auf, deren Einfluss 

auf die (𝛾→𝛼)-Umwandlung berücksichtigt wurde. Zur Berechnung der 𝑀s-Temperaturen 

der Bereiche A und B wurde Gleichung 2.18 angewandt, deren Gültigkeit zunächst an dem 

Probenmaterial der 33-lagigen Schweißgutproben des Zusatzwerkstoffs CN 13/4-IG
®
  (Ab-

schnitt 3.1.2) wie folgt nachgewiesen wurde. 

Die am Nahtquerschliff der 33-lagigen Schweißgutproben entlang der Linien L1 und L2 

durchgeführten ESMA-Analysen (Bild 4.4) führen auf die in Tabelle 3.14 aufgeführten 𝐶𝑟-

𝑁𝑖-Mittelwerte. In Zusammenhang mit den Lieferzeugnisangaben des Zusatzwerkstoffs 

CN 13/4-IG
®
 (Tabelle 4.2) folgt eine nach Gleichung 2.18 berechnete 𝑀s-Temperatur von 

Ø𝑀s ≈ 244 °C, welche eine Abweichung zu experimentellen Ergebnissen von Ø𝑀s ≈ 252 °C 

(CN 13/4-IG
®
-SZTU, Bild 4.10-links) mit ∆𝑇 ≈ -8 K aufweist. Die Anwendbarkeit von Glei-

chung 2.18 zur Berechnung der 𝑀s-Temperaturen für die Bereiche A/B ist somit plausibel. 

Die auf Höhe der Linien L1 und L2 mittels ESMA-Analysen (Bild 4.3-rechts) quantitativ 

bestimmten 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Mittelwerte des R3-Schmelzbadbereichs sind in Tabelle 3.14 gegeben. 

Mit Hilfe der Ergebnisse begleitender Funkenspektralanalysen am R3-Nahtquerschliff (Ab-

schnitt 3.1.3) führt  Gleichung 2.18 auf Ø𝑀s, L1≈ 330 °C und Ø𝑀s, L2≈ 260 °C. 

Tabelle 3.14  Berechnete Ms-Temperaturen 

chem. Elemente in wt % 

𝐶 𝑀𝑛 𝑀𝑜 𝐶𝑟 𝑁𝑖 

33-lagige Schweißgutprobe (Bild 4.4)  

Lieferzeugnis ESMA Gleichung 2.18 

0,01 0,7 0,4 12 4,5 𝑀s ≈ 244 °C 

R3-Schmelzbad (Bild 4.3)  

Funkenspektralanalyse ESMA Gleichung 2.18 

0,09 0,95 0,25 
L1: 6,5 

L2: 9,5 

L1: 2,5 

L2: 3,5 

𝑀s, L1 ≈ 330 °C = 𝑀s, A 

𝑀s, L2 ≈ 260 °C = 𝑀s, B 

Ausgehend von dem qualitativen Elementmapping (Bild 4.3-links) wird das Schmelzbad des 

numerischen Modells in einen oberen Bereich A und einen unteren Bereich B aufgeteilt 

(Bild 3.11-links). Hierzu wird dem Bereich A eine 𝑀s-Temperatur von 𝑀s, A = 𝑀s, L1 ≈ 330 °C 

und dem Bereich B eine 𝑀s-Temperatur von 𝑀s, B = 𝑀s, L2 ≈ 260 °C zugewiesen.  

Für die Einflussanalysen wird ein weiteres numerisches Schmelzbadmodell benötigt 

(Bild 3.11-rechts), in welchem unter der Annahme einer über den gesamten Schmelzbadbe-

reich homogenen 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Verteilung der Aufmischungseffekt vernachlässigt wird. Die durch-

schnittliche 𝑀s, Ø-Temperatur dieses Schmelzbadbereichs wurde wie folgt berechnet: 

𝑀s, Ø = 0,5∙(𝑀s, A + 𝑀s, B) Gleichung 3.2 

mit 𝑀s, Ø - durchschnittliche Martensitstarttemperatur 
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Zur Modellierung der (𝛾→𝛼)-Umwandlungskinetik werden die soeben abgeleiteten 𝑀s-Tem-

peraturen mit KM = 0,038 in Gleichung 2.8 eingesetzt. Eine mit KM = 0,038 und 𝑀s = 

252 °C berechnete Dilatometerkurve ist einer experimentell bestimmten Gleeble
®
-Dilato-

meterkurve des Zusatzwerkstoffs CN 13/4-IG
®
 in Bild 4.47 gegenüber gestellt. 

                               

Bild 3.11  Schmelzbadaufteilung S960QL – CN 13/4 IG
®
, links - Berücksichtigung des Aufmi-

schungseffektes durch verschiedene 𝑀s-Bereiche, rechts - Schmelzbad mit homogenem 𝑀s-Bereich 

3.2.1.4 Thermomechanische Modellierung 

 Berechnungsmethodik 

Die Berechnung der Gesamtdehnung (Gleichung  2.10) beruht auf der klassischen Theorie 

des elastisch-plastischen isotropen Materialverhaltens (Abschnitt 2.3.2). Der Ausgangszu-

stand der Grundwerkstoffbleche wurde als eigenspannungs- und beanspruchungsfrei an-

genommen. Die Berechnung der elastischen Dehnungen basiert auf dem Gesetz von 

Hooke (Gleichung 2.11). Als Fließgesetz zur Berechnung der plastischen Dehnungen 

kommt Gleichung 2.12 zur Anwendung. Die Fließbedingung zur Trennung des elastischen 

und plastischen Werkstoffverhaltens wurde über das gewichtete Plastizitätskriterium 𝐹gew 

realisiert (Gleichung 2.15). Zur Modellierung eines gemischt isotrop-kinematischen Verfes-

tigungsverhaltens wurde der Skalierungsfaktor 𝑃iso (Gleichung 2.15) auf alle Festphasen 

und Werkstoffbereiche einer Referenzschweißung gleichermaßen angewandt. 

Das nicht-lineare plastische Verfestigungsverhalten wird an in der Materialdatenbank hinter-

legten festphasen- und temperaturabhängigen multi-linearen Fließkurven abgeleitet. Bei 

der Präsenz von Mischgefügen wurden die zur Berechnung der elastischen und plastischen 

Dehnungsanteile notwendigen Fließgrenzen und die Fließkurven entsprechend der mo-

mentan vorliegenden Gefügeanteile unter Anwendung der linearen Mischungsregel nach 

Gleichung 2.9 gewichtet. 

Die volumetrischen Dehnungskomponenten (Gleichung 2.16) wurden anhand von in der 

Datenbank hinterlegten gefügespezifischen thermischen Dehnungswerten direkt vorgege-

ben. Die während der (𝛼↔𝛾)-Festphasenumwandlung resultierende volumetrische Deh-

nung wurde entsprechend der momentan vorliegenden Gefügebestandteile durch die in 

Gleichung 2.9 aufgeführte lineare Mischungsregel berechnet. 

Die Berechnung der umwandlungsplastischen Dehnung basiert auf dem von Leblond for-

mulierten Ansatz (Gleichung 2.17). Hierfür wurden konstante, von Temperatur und Span-

nungszustand unabhängige materialspezifische UP-Parameter 𝐾 vorgegeben. 

Im Temperaturbereich oberhalb der Solidustemperatur wurde für das vorliegende thermo-

mechanische Modell das Konzept der Abschneidetemperatur verfolgt, wobei letztere mit der 

Solidustemperatur gleichgesetzt wurde.  
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Die durch die martensitische Festphasenumwandlung starke Reduzierung der in der auste-

nitischen Festphase akkumulierten plastischen Dehnungen wurde insoweit berücksichtigt, 

als dass die im Austenit akkumulierten plastischen Dehnungen im Zuge der martensitischen 

Umwandlung vollständig zurückgesetzt wurden. 

Das Volumen des Zusatzwerkstoffs wurde in der Gitterstruktur (Bild 3.7) bereits bei 

Schweißbeginn berücksichtigt und wurde als künstliche Festphase deklariert (‚ruhige Ele-

mentmethode‘ [145]). 

Zur Berücksichtigung des nichtlinearen Materialverhaltens und nichtlinearer (großer) Ver-

formungen wurde der Lagrange-Ansatz zur Berechnung der elastisch-plastischen Steifig-

keitsmatrix des masseverbundenden Elementnetzes eingesetzt. Die Steifigkeitsmatrix wur-

de für die innerhalb eines Zeitinkrements notwendigen Iterationsschritte mit Hilfe einer 

impliziten Rückwärtselementspannungsintegration jeweils neu berechnet. 

 Mechanische Randbedingungen 

Zur Nachbildung der rotationsfreien „Einpunktlagerung“ (Bild 3.1/ 3.2) wurden auf der linken 

Blechunterseite die Koten a - g (Bild 3.12) so ausgewählt, dass diese in Position und Ab-

stand den realen Lagerungspunkt bestmöglich wiederspiegeln. Durch die in Tabelle 3.15 

definierten Beschränkungen der translatorischen Freiheitsgrade werden zum einen die 

Rotationsbewegungen des FE-Vollmodells um den Lagerungspunkt vollständig blockiert 

und zum anderen eine lagerungsbedingte Entstehung von Biegemomenten unterbunden.  

 

Bild 3.12  Lagerung des FE-
Vollmodells 

Tabelle 3.15  Mech. Randbedingungen - FE-Vollmodell 
 

Knoten  a b c d e f g 

Koordinate 

𝒙 144 156 144 150 156 144 156 

𝒚 30,5 30,5 34,5 34,5 34,5 38,5 38,5 

𝒛 0 0 0 0 0 0 0 

Verschiebung 
blockiert in 

𝒛 𝒛 𝒚 𝒙 𝒚 𝒛 𝒛 

Die für die FE-Halbmodelle (Bild 3.13) zugehörigen mechanischen Randbedingungen wer-

den unter Ausnutzung von Symmetriebedingungen in der (𝑥-𝑧)-Spiegelebene formuliert. In 

Tabelle 3.16 sind die Beschränkungen der translatorischen Freiheitsgrade für die Knoten 

a/b und für die in der (𝑥-𝑧)-Spiegelebene liegenden Knoten c definiert. Dies ermöglicht die 

rechnerische Nachbildung von Schweißungen ohne äußerliche Schrumpfbehinderungen. 

 

Bild 3.13  Lagerung des FE-Halbmodells 

Tabelle 3.16  Mech. Randbedingungen - FE-Halbmodell 
 

Knoten  a b c 

Koordinate 

𝒙 0 300 
(𝑥-𝑧)-Spiegelebene 

bei 𝑦 = 0 
𝒚 60 60 

𝒛 0 0 

Verschiebung 
blockiert in 

𝒙 & 𝒛 𝒛 𝒚 



58 

Für die Variationsrechnungen mit äußerer Schrumpfbehinderung wurden die mechanischen 

Randbedingungen für R2 und R3 so modifiziert, dass diese die Einspannbedingungen einer 

starren (Box-)Konstruktion approximieren (Tabelle 3.17). Zur Nachbildung eines maximal 

möglichen Einspanngrades wurden die im Bereich der grauen Fläche liegenden Knoten 

(Bild 3.14) der Blechober- und Unterseite mit Federsteifigkeiten von 𝑘x = 𝑘y = 𝑘z = 1,54 

MN/mm versehen. Mit einem Oberflächeninhalt der grauen Flächen von 𝐴 = 8850 mm
2
 folgt 

mit einer Gesamtanzahl der in diesen Bereichen liegenden Knoten von 𝑛 = 1208 eine mitt-

lere Knotendichte pro Fläche von ≈ 0,1365 Knoten/mm
2
. Unter der Annahme einer äqui-

distanten Knotenverteilung der in den betreffenden Bereichen liegenden Oberflächenknoten 

folgt hieraus eine ‚flächenbezogene Federsteifigkeit‘ in 𝑥-, 𝑦- und 𝑧-Richtung von 𝑘 ≈ 

210 GPa, was wiederum dem 𝐸-Modul des betrachteten Werkstoffs S960QL bei Raumtem-

peratur entspricht. Die so modifizierten Randbedingungen vor Beginn des Schweißprozes-

ses aufgeprägt und bis zur Abkühlung der Schweißverbindung aufrechterhalten. 

 

Bild 3.14  Lagerung des FE-Halbmodells 
unter Einspannung 

Tabelle 3.17  Mech. Randbedingungen unter Einspannung 

Blockierung der Verschiebungen der Knoten a, b 

und c nach Tabelle 3.16 

Federkonstante der in den grauen Flächen liegen-

den Knoten:  𝑘x, 𝑘y, 𝑘z = 1,54 MN∙mm
-1

 
 

 Bereitstellung der thermomechanischen Materialkennwerte  

Für R2/R3 wurden alle verwendeten thermomechanischen Kennwerte auf experimentellem 

Weg bestimmt (Abschnitt 3.1.4), wobei die zugrunde liegenden Probenwerkstoffe mit denen 

in den Schweißexperimenten (Abschnitt 3.1.2) verwendeten Werkstoffen übereinstimmen. 

Für R1 entstammen die Dehngrenzen und die Fließkurven der SYSWELD
®
-Materialdaten-

bank für den Werkstoff S355J2G3 [109]. Die in dieser Arbeit verwendete Bereitstellung der 

Materialkennwerte ist durch Tabelle 3.18 gegeben. 

Tabelle 3.18  Bereitstellung der thermomechanischen Materialkennwerte 

Schweißverbindungen 
thermomechanische Kennwerte 

𝑹e(�̇�) , 𝝈(𝜺, �̇�) 𝑬    𝝂    𝜺th   𝑲 

S355J2+N – WEKO 4
®
 / R1 SYSWELD

®
-Datenbank [109]  

S960QL – ED-FK 1000
®
 / R2 experimentell ermittelte Kennwerte 

(Abschnitt 3.1.4) S960QL – CN 13/4-IG
®
 / R3 

 Zuweisung der thermomechanischen Materialkennwerte  

Die Verwendung unterschiedlicher Grund- und Zusatzwerkstoffe, die lokal auftretenden 

unterschiedlichen Temperaturhistorien und die Berechnungsmethodiken erfordern für die in 

Bild 3.15 gezeigten Bereiche 1 und 2 die Vorgabe differenter Werkstoffkennwerte. 
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Bild 3.15  Zuweisung der thermomechanischen Materialkennwerte am Beispiel von R2, 1 und 1‘ - 
Bereiche der Grundwerkstoffe, 2 - Bereich des Schmelzbades 

R1 

Für die Bereiche 1 und 2 (Bild 3.15) werden die für den Grundwerkstoff S355J2+N in Ab-

schnitt 3.1.4 experimentell bestimmten Kennwerte 𝜀th, 𝐸 und 𝜈 (Tabelle 4.7/4.8) und der 

UP-Parameter mit 𝐾 = 7,3∙10
-5

 MPa
-1

 (Bild 4.12) gleichermaßen vorgegeben. Für den Be-

reich 1 werden die Kennwerte 𝑅e und 𝜎(𝜀) der SYSWELD
®
-Datenbank [109] entnommen. 

Wie in [78] ausführlich argumentiert, bedurfte es im Bereich 2 für die im Zuge der (γ→α)-

Festphasenumwandlung entstehenden Festphase Nadelferrit einer separaten Anpassung 

der Kennwerte 𝑅e und 𝜎(𝜀). Hier wurde mit Hilfe der in der SYSWELD
®
-Datenbank hinter-

legten Kennwerte 𝑅e und 𝜎(𝜀) ein Verfestigungsverhalten entsprechend 40 % Ferrit und 

60 % Bainit modelliert. Für R1 wird ein rein isotropes Verfestigungsverhalten angenommen.  

Abschätzung des isotrop-kinematischen Verfestigungsverhaltens von R2/R3 

Im Rahmen von Voruntersuchungen wurden unter Einsatz der in Abschnitt 3.1.4 ermittelten 

Kennwerte für den Werkstoff S960QL zyklische Warmzug-/ Warmstauchversuche simuliert. 

Zur Modellierung des gemischt isotrop-kinematische Verfestigungsverhaltens wurde der 

Skalierungsfaktor 𝑃iso (Gleichung 2.15) mit ∆𝑃iso = 0,2 zwischen 0 ≤ 𝑃iso ≤ 1 variiert. Die 

so simulierten zyklischen Warmzug-/ Warmstauchkurven (Bild 4.48/4.49) zeigen auf, dass 

der Werkstoff S960QL mit abnehmender Temperatur zunehmend kinematisch entfestigt. 

Schlussfolgernd wird bei Einsatz des Werkstoffs S960QL ein gemischt isotrop-kinema-

tisches Verfestigungsverhalten im Zuge der Schweißstruktursimulation berücksichtigt. 

Zur Anpassung des vorzugebenden Faktors 𝑃iso wurden an den Referenzfällen R2/R3 

Variationsrechnungen bezüglich 𝑃iso durchgeführt, wobei für die Bereiche 1 und 2 

(Bild 3.15) der gleiche Wert eingestellt wurde. Es zeigte sich, dass mit 𝑃iso = 0,2 die bei 

Raumtemperatur berechneten Längseigenspannungen bestmöglich mit denen durch Neut-

ronendiffraktometrie ermittelten Werten übereinstimmen. Somit wurde zur thermomechani-

schen Modellierung der Referenzfälle R2/R3 von 𝑃iso = konstant = 0,2 ausgegangen. 

R2 

Für beide Bereiche 1 und 2 (Bild 3.15) wurden die für den Grundwerkstoff S960QL experi-

mentell bestimmten Kennwerte 𝜀th, 𝐸 und 𝜈 (Tabelle 4.7/4.8) und der UP-Parameter mit 

𝐾 = 6,9∙10
-5

 MPa
-1

 (Bild 4.12) gleichermaßen vorgegeben. Für die Bereiche 1 und 2 wurden 

die für den Grundwerkstoff S960QL und seine zugehörigen Festphasen ermittelten Kenn-

werte 𝑅e(𝜀̇) und 𝜎(𝜀, 𝜀̇) (Abschnitt 4.3.5) berücksichtigt, wobei für den Bereich 1 das Verfes-

tigungsverhalten für hohe Dehnraten (𝜀İI) und für den Bereich 2 das Verfestigungsverhalten 

für niedrige Dehnraten (𝜀İ) angenommen wurde (Tabelle 3.11). 

Für die Bereiche 1 und 2 wurde ein gemischt isotrop-kinematisches Verfestigungsverhalten 

mit den gewichteten Plastizitätskriterium 𝐹gew(𝑃iso= 0,2) (Gleichung 2.15) berücksichtigt. 
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R3 

Die Kennwertzuweisungen für den Bereich 1 (Bild 3.15) entsprechen denen im direkt vor-

hergehen Teilabschnitt für R2 vorgenommen Zuweisungen und berücksichtigt das Verfesti-

gungsverhalten für hohe Dehnraten (𝜀İI). Für den Bereich 2 wurden die für den Zusatzwerk-

stoff CN 13/4-IG
®
 experimentell bestimmten Kennwerte 𝜀th, 𝐸 und 𝜈 (Tabelle 4.7/4.8) und 

der UP-Parameter mit 𝐾 = 5,3∙10
-5

 MPa
-1

 (Bild 4.12) vorgegeben. Zudem wurden für den 

Bereich 2 die für den Zusatzwerkstoff CN 13/4-IG
®
 ermittelten Kennwerte 𝑅e(𝜀̇) und 𝜎(𝜀, 𝜀̇) 

(Abschnitt 4.3.5) berücksichtigt und ein Verfestigungsverhalten für niedrige Dehnraten (𝜀İ) 

angenommen (Tabelle 3.11). 

Für die Bereiche 1 und 2 wurde mit 𝐹gew(𝑃iso= 0,2) (Gleichung 2.15) das gleiche gemischt 

isotrop-kinematische Verfestigungsverhalten wie für R2 angenommen. 

 Validierung der SE und des SV 

Die in den nächsten Teilabschnitten vollzogenen Auswertungen wurden an FE-Voll-

modellen durchgeführt (Bild 3.7) und erfolgten bei 𝑥 = 220 (Bild 3.1). 

SE auf den Oberflächen 

Zur Auswertung der SE auf den Oberflächen wurden die an den Gaußpunkten berechneten 

Werte der Längs- und Quereigenspannungen auf die Position der Oberflächenknoten 

extrapoliert. Die experimentellen und berechneten SE-Komponenten der Referenzfälle R1, 

R2 und R3 sind in Bild 4.50-4.52 gegenübergestellt. 

SE im Volumen 

Um eine Vergleichbarkeit der berechneten und auf experimentellem Weg über ein Messvo-

lumen hinweg integral erfassten SE-Komponenten zu gewährleisten, wurden die an den 

Gaußpunkten berechneten SE im Volumen der jeweils übereinander liegenden FE-

Volumenelemente (graue Flächen-Bild 3.16) genutzt um den Mittelwert der SE-Kompo-

nenten auf Höhe der Messpositionen (𝑧-Richtung) der Beugungsexperimente zu berech-

nen. Die so für R2 und R3 bei 𝑧 = {1,5; 3; 4,5} berechneten SE-Komponenten sind zusam-

men mit den experimentellen Ergebnissen in Bild 4.53-4.58 zu finden. 

 

Bild 3.16  Auswertepositionen der Volumeneigenspannungen bei 𝑥 = 220 (Bild 3.1), schwarze 
Punkte – Zentrum der Messvolumen der Neutronenbeugung, graue Flächen – in Auswertung ein-
bezogene FE-Volumenelemente, rot – Messvolumen der Neutronenbeugung (Bild 3.5/3.6) 

Winkelverzug und Durchbiegung 

An den über eine „Einpunktlagerung“ fixierten FE-Vollmodellen (Bild 3.7) wurden die tran-

sienten 𝑧-Verschiebungen an den Positionen der Punkte P1, P2 und P3 (Bild 3.2) extra-

hiert. Anschließen kam es mit Hilfe von Gleichung 3.1 zur Berechnungen der transienten 
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Durchbiegung Δ𝑧(𝑡). Die berechneten transienten 𝑧-Verschiebungen der Punkte P1, P2 

und P3 und die hieraus folgenden Durchbiegungen Δ𝑧(𝑡) sowie der transiente Winkelver-

zug sind denen durch das optische Messsystem ARAMIS
®
 experimentell ermittelten 

Schweißverzügen in Bild 4.59-4.61 gegenübergestellt.  

3.2.2 Einflussanalysen 

Anhand der im Modellaufbau (Abschnitt 3.2.1) vorgenommenen Modellierungsschritte und 

zugehöriger Validierung der Referenzfälle R1-R3 konnte gezeigt werden, dass die entwi-

ckelten Modelle zur Schweißstruktursimulation in der Lage sind, die verbleibenden SE und 

die sich ausbildenden SV realitätsnah nachzubilden. Darauf aufbauend wurden die FE-

Halbmodelle (Abschnitt 3.2.1.2, Bild 3.13) der Referenzfälle R2 und R3 genutzt um die 

Änderung der SE und des SV durch werkstoffspezifische Modellvariationen zu untersu-

chen. In Bezug zu den Hauptanliegen dieser Arbeit (Abschnitt 2.5) wurde hierbei auf die 

Reduzierung der erforderlichen Anzahl von Materialkennwerten zur Datenbankgenerierung 

und auf die Reduzierung des Modellierungsaufwandes abgezielt. Weiterhin wird das Phä-

nomen des Aufmischungseffektes untersucht, um einen Beitrag zum Verständnis der Riss-

problematik beim nichtartgleichen Schweißen umwandlungsfähiger hochlegierter Zusatz-

werkstoffe zu leisten.  

Die Einflussanalysen untergliedern sich in Untersuchungen zum Einfluss der Warmzugkur-

ven, zum Umwandlungsverhalten und auf das Phänomen des Aufmischungseffektes. In-

nerhalb der Analysen zum Einfluss der Warmzugkurven wurden der Einfluss des dehnra-

tenabhängigen Warmzugverhaltens (R2, R3) und der Einfluss der Warmzugkurvenvariation 

(R2, R3) untersucht. Die Untersuchungen zum Umwandlungsverhalten beziehen sich dabei 

auf die Umwandlungsplastizität (R2, R3) und auf die martensitische Umwandlung des hoch-

legierten Zusatzwerkstoffs CN 13/4-IG
®
 (R3). Abschließend wurde der durch die diskontinu-

ierliche 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Verteilung im Schmelzbadbereich der Schweißverbindung S960QL – CN 

13/4-IG
®
 (R3) verursachte Aufmischungseffekt analysiert und darauf Aufbauend der Einsatz 

höherlegierter Zusatzwerkstoffe simuliert und der inhomogene Aufmischungsgrad variiert. 

Als Analysekriterien dienten die SE und der SV. Dabei wurden die verbleibenden SE und 

der verbleibende SV ausschließlich an den nach dem Schweißprozess auf Raumtempera-

tur abgekühlten Schweißverbindungen ausgewertet. Hierbei wurde der SV an der Position 

P2 (Bild 3.2) durch die nach Gleichung 3.1 berechnete Durchbiegung ∆𝑧 und dem zur Posi-

tion P2 gehörenden Winkelverzug 𝛼 wiedergegeben. 

3.2.2.1 Warmzugkurven 

Für die Referenzfälle R2 und R3 kam es innerhalb der thermomechanischen Modellierung 

(Abschnitt 3.2.1.4) für die Bereiche 1 und 2 (Bild 3.15) zu einer Zuweisung werkstoffabhän-

giger Warmzugkurven, welche auf einem Verfestigungsverhalten bezüglich unterschiedli-

cher Dehnraten basieren (Tabelle 3.11). Dabei wurde für den Bereich 1 das Verfestigungs-

verhalten für hohe Dehnraten (𝜀İI - temperaturabhängig) und für den Bereich 2 das Verfesti-

gungsverhalten für niedrige Dehnraten (𝜀İ - konstant) angenommen.  

Es wurde nun untersucht, welchen Einfluss die Implementierung der in Abschnitt 3.1.4.2 auf 

unterschiedlichen Dehnratenkonzepten ermittelten Warmzugkurven auf die SE und den SV 

ausüben. Hierzu wurden für die Bereiche 1 und 2 der Referenzfälle R2 und R3 verschiede-
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ne Warmzugkurven hinsichtlich ihrer Dehnratenabhängigkeit vorgegeben (Tabelle 3.19). 

Das zugehörige Verfestigungsverhalten beruht auf den für die Dehnraten 𝜀İ und 𝜀İI be-

stimmten Warmzugkurven nach Tabelle 3.11. 

SE: Bild 5.1/5.2   |   SV: Bild 5.3 

Tabelle 3.19  Variation des dehnratenabhängigen Verfestigungsverhaltens 

  dehnratenabhängiges Warmzugverhalten 𝝈(…) 

Bereich 

(Bild 3.15) 

1 𝜀İ 𝜀İI 𝜀İI 

2 𝜀İ 𝜀İ 𝜀İI 

Die (experimentelle) Bereitstellung von Materialkennwerten, insbesondere zur Beschrei-

bung des Verfestigungsverhaltens, ist wegen des Zeit- und Kostenaufwands eine Haupt-

problematik im Modellaufbau von numerischen Schweißstruktursimulationen [12]. Es liegt 

somit nahe den experimentellen Aufwand für die in der Materialdatenbank hinterlegten 

Kennwerte insoweit zu reduzieren, als dass die hiermit berechneten SE und der SV noch 

folgerichtig wiedergegeben werden können. Diesbezüglich wurden die Modelle von R2 und 

R3 genutzt, um die Auswirkungen einer schrittweisen Vereinfachung und Reduktion der das 

Verfestigungsverhalten beschreibenden Warmzugkurven auf die SE und den SV zu analy-

sieren. 

Abweichend zu den während und nach dem Schweißprozess auftretenden kontinuierlichen 

Temperaturzyklen erfordert die Durchführung von Warmzugversuchen eine isotherme 

Temperaturführung. Im Fall der in dieser Arbeit untersuchten hochfesten Werkstoffe verur-

sacht diese isotherme Temperaturführung ab 𝑇 > 600 °C Entfestigungen, welche auf An-

lassvorgänge und einen durch temperaturinduzierte atomare Gitterschwingungen verur-

sachten Versetzungsabbau zurückzuführen sind. Somit weichen die experimentell ermittel-

ten Warmzugeigenschaften zwangsläufig von denen in der Schweißverbindung auftreten-

den Warmzugeigenschaften ab. Weiterhin liefern die Ergebnisse zum dehnratenabhängi-

gen Warmzugverhalten (Abschnitt 5.1.1, Bild 5.1/5.2) den Hinweis, dass die innerhalb der 

zugehörigen Einflussanalyse durchgeführte Variation der Verfestigungseigenschaften ab 𝑇 

≥ 600 °C nahezu keinen Einfluss auf die verbleibenden SE nimmt. Deshalb wurden in ei-

nem ersten Schritt (Var1/2, Tabelle 3.20) die Warmzugeigenschaften ab 𝑇 ≥ 600 °C schritt-

weise vereinfacht um deren Einfluss auf die SE und den SV zu analysieren. Im zweiten 

Schritt (Var3/4, Tabelle 3.20) wurde die Anzahl der in der Materialdatenbank hinterlegten 

Warmzugkurven in zwei Stufen reduziert. 

SE: Bild 5.4-5.7   |   SV: Bild 5.8 

Tabelle 3.20  Variation der Warmzugkurveneigenschaften und der Warmzugkurvenanzahl 

Var1 𝜎(𝑇 ≥ 600 °C) := 𝜎ideal plastisch 

Var2 𝜎(𝑇 ≥ 600 °C) := 𝜎ideal plastisch(𝑇 = 600 °C) 

Var3 𝜎(𝑇) ; 𝑇[°C]:= {20; 200; 400; 600; 800; 1000; 1200; 1400} 

Var4 𝜎(𝑇) ; 𝑇[°C]:= {20; 300; 600; 900; 1200; 1500} 
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3.2.2.2 Umwandlungsplastizität 

Die unter Einsatz der in Abschnitt 3.1.4.2 für die Werkstoffe S960QL und CN 13/4-IG
®
 ex-

perimentell bestimmten, materialspezifischen UP-Parameter 𝐾 (Bild 4.12) wurden variiert 

um den Einfluss der Umwandlungsplastizität auf die SE und den SV zu untersuchen. Dabei 

wurden die nach Tabelle 3.21 variierten UP-Parameter 𝐾 in die Evolutionsgleichung 2.17 

eingesetzt und die Berechnungen unter Verwendung der Modelle für R2 und R3 erneut 

durchgeführt. Anschließend wurden die mechanischen Randbedingungen der Modelle so 

modifiziert (Bild 3.14, Tabelle 3.17), dass die Schweißverbindungen äußeren Schrumpfbe-

hinderungen ausgesetzt sind. Anhand dieser so modifizierten Modelle wurden vereinzelte 

Variationsrechnungen bezüglich der UP-Parameter 𝐾 nach Tabelle 3.21 durchgeführt. 

Tabelle 3.21  Variation des UP-Parameters 𝐾 

Werkstoff UP-Parameter 𝑲 in MPa
-1 i = 

 

1 2 3 4 5 

S960QL
 𝐾 i, S960QL = 6,9 ∙ …

 

0 10
-6 10

-5
 

(Experiment) 
10

-4
 10

-3
 

CN 13/4-IG
®  𝐾 i, CN 13/4-IG = 5,3 ∙ …

 

 𝑲-Variation bei latenter Schrumpfung 

Für die Variationsrechnungen wurden die UP-Parameter 𝐾 für das Material im Schmelz-

badbereich (Bereich 2, Bild 3.15) und für den angrenzenden Grundwerkstoff (Bereich 1, 

Bild 3.15) einzeln vorgegeben und nach Tabelle 3.21 gleichermaßen variiert. Bei R2 wur-

den für die Bereiche 1 und 2 der gleiche UP-Parameter 𝐾 des Werkstoffs S960QL einge-

setzt. Für die Schweißverbindung R3 wurde für den Bereich 1 der 𝐾-Wert des Werkstoffs 

S960QL und für den Bereich 2 der 𝐾-Wert des Werkstoffs CN 13/4-IG
®
 angewandt.  

SE: Bild 5.9/5.10  |   SV: Bild 5.11 

 𝑲-Variation bei äußerer Schrumpfbehinderung 

Die Bereichszuweisungen der UP-Parameter 𝐾 entsprechen denen der Variationsrechnun-

gen für die latente Schrumpfung, wobei die UP-Parameter 𝐾 anhand der Fälle i = {1; 3} 

(Tabelle 3.21) variiert wurden.  

SE: Bild 5.12/5.13  

3.2.2.3 Martensitische Umwandlung des LTT-Schweißguts 

Zur SE-Reduzierung sollen in der Praxis vermehrt hochlegierte Zusatzwerkstoffe eingesetzt 

werden [61], welche auf Grund variierender 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Gehalte unterschiedliche 𝑀s-Tempera-

turen aufweisen. Zudem wird die effektive 𝑀s-Temperatur des Schmelzbadbereichs durch 

die Aufmischung mit den Grundwerkstoffen beeinflusst (Abschnitt 3.2.1.3, „Schmelzbadbe-

reich von R3“). Es galt zu untersuchen, inwieweit die 𝑀s-Variation die verbleibenden SE 

und den SV beeinflussen. Deshalb wurde in diesem Abschnitt eine Einflussanalyse der 

martensitischen Umwandlungskinetik des LTT-Schweißguts am Referenzfall R3 durchge-

führt. Unter der Annahme einer über den gesamten Schmelzbadbereich homogenen 𝐶𝑟-𝑁𝑖-
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Verteilung wurde der Aufmischungseffekt vernachlässigt (Bild 3.11-rechts) und die marten-

sitische Umwandlungskinetik durch die Variation der mittleren 𝑀s, Ø-Temperatur des 

Schmelzbadbereichs nach Tabelle 3.22 geändert (Gleichung 2.8).  

SE: Bild 5.14/5.15  |   SV: Bild 5.17 

Tabelle 3.22  Variation der Ms,Ø-Temperatur 

𝑀s, Ø in °C    (|Δ𝑀s| = 62,5 K) 

107,5 170 232,5 295 357,5 420 

3.2.2.4 Aufmischungseffekt 

Die diskontinuierliche 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Verteilung (Aufmischung) im Schmelzbadbereich der Schweiß-

verbindung R3 (Bild 4.3) verursacht zwischen den Bereichen A und B einen Unterschied in 

den 𝑀s-Temperaturen. Dieser wurde im Rahmen der metallurgischen Modellierung zu 

∆𝑀s, A-B = 𝑀s, A − 𝑀s, B = -70 K berechnet (Gleichung 2.18) und ist im numerischen Model-

laufbau des Referenzfalls R3 berücksichtigt (Bild 3.11-links). Die Auswirkung der hierdurch 

beeinflussten martensitischen (𝛾→𝛼)-Umwandlungskinetik auf die SE wird als Aufmi-

schungseffekt bezeichnet und bildet den Untersuchungsgegenstand der im Folgenden 

durchgeführten Einflussanalysen. Als Vergleichskriterien dienen Berechnungsergebnisse, 

bei welchen durch die Annahme einer über den gesamten Schmelzbadbereich konstanten 

𝐶𝑟-𝑁𝑖-Verteilung die inhomogene Aufmischung vernachlässigt wurde (Bild 3.11-rechts). Die 

Berechnungsgrundlage der 𝑀s, Ø-Temperatur im Schmelzbadbereich mit homogener Auf-

mischung liefert Gleichung 3.2. Alle nun folgenden Variationsrechnungen basieren auf dem 

numerischen Modell des Referenzfalls R3, wobei ausschließlich die im Schmelzbad rele-

vante martensitische Umwandlungskinetik variiert wird. 

 Transiente Ausbildung der Volumeneigenspannungen 

Im präsenten FE-Modell bilden die auf Höhe von 𝑧 = 4,75 und 𝑧 = 4,25 liegenden Volumen-

elemente die Grenzschicht der Bereiche A und B des Schmelzbades und unterscheiden 

sich in ihren 𝑀s-Temperaturen um ∆𝑀s = -70 K. Um einen möglichen Zusammenhang zwi-

schen der hierdurch verursachten unterschiedlichen martensitischen (𝛾→𝛼)-Umwandlungs-

kinetik und den sich aufbauenden Eigenspannungen zu analysieren, wurde die transiente 

Ausbildung der Eigenspannungskomponenten im Grenzschichtbereich betrachtet. Dazu 

wurde der zeitliche Verlauf der bei {𝑥; 𝑦; 𝑧} = {220; 0,25; 4,75} und {𝑥; 𝑦; 𝑧} = {220; 0,25; 

4,25} (Punkte in Bild 3.17) berechneten Eigenspannungskomponenten mit den momentan 

vorliegenden martensitischen Festphasenanteilen in Bild 5.19/5.20 dargestellt. 

 

Bild 3.17  Auswertepositionen der Schweißverbindung R3 bei 𝑥 = 220, Punkte - Extraktionsposition 
der transienten Eigenspannungsverläufe und martensitischen Festphasenanteile 
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 Vergleich zu den experimentellen Messergebnissen 

Die mit homogener und inhomogener Aufmischung berechneten SE wurden denen durch 

Röntgenbeugung und durch Neutronenbeugung ermittelten Messergebnissen (Abschnitt 

3.1.5) gegenübergestellt. Die Auswertung der SE im Volumen basiert auf der in Bild 3.16 

erläuterten Methode. 

SE: Bild 5.21-5.24   |   SV: Bild 5.25/5.26 

 Variable Einspannbedingungen  

Die Betrachtung der transienten SE-Ausbildung (Bild 5.19) weist zwischen den Berechnun-

gen mit homogener und inhomogener Aufmischung auf steile SE-Gradienten im Grenz-

schichtbereich der Schweißnaht hin. Wie in Abschnitt 2.4.3 erläutert, können steile SE-

Gradienten eine überkritische Wasserstoffkonzentration fördern und somit die Kaltrissanfäl-

ligkeit erhöhen. Mit Hinblick auf die Kaltrissanfälligkeit wurden in [134] einlagige LTT-

Schweißverbindungen unter variablem Einspanngrad untersucht. Es stellte sich heraus, 

dass sich die Kaltrissanfälligkeit mit zunehmenden Einspanngrad verbesserte. Deshalb 

wurde untersucht, inwieweit sich die durch inhomogene Aufmischung verursachten SE-

Gradienten zwischen der Einspannbedingungen der latenten Schrumpfung und der äuße-

ren Schrumpfbehinderung (Bild 3.14, Tabelle 3.17) unterscheiden. Hierzu wurden an den in 

Bild 3.17 gezeigten Positionen die an den Gaußpunkten der FE-Volumenelemente berech-

neten SE-Komponenten ausgewertet. 

SE: Bild 5.27/5.28 

 Einsatz höherlegierter Zusatzwerkstoffe 

Ergänzend zu dem in dieser Arbeit untersuchten hochlegierten Zusatzwerkstoff CN 13/4-

IG
®
 sollen in der Praxis auch vermehrt Zusatzwerkstoffe mit höheren 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Werten einge-

setzt werden [61], was wiederum zu einer weiteren Absenkung der 𝑀s-Temperaturen führt. 

Es ist zu erwarten, dass beim einlagigen MAG-Schweißen unter Einsatz dieser höherlegier-

ten Zusatzwerkstoffe ebenso eine diskontinuierliche 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Verteilung innerhalb des 

Schmelzbadbereichs auftritt und somit ein Aufmischungseffekt vorliegt. 

Um den bei Verwendung von höherlegierten Zusatzwerkstoffen vermuteten Aufmischungs-

effekt zu analysieren, wurden im Folgenden die 𝑀s-Temperaturen 𝑀s, A, 𝑀s, B und somit 

𝑀s, Ø um ∆𝑇 = -100 K verschoben und die numerischen Berechnungen für VR31 basierend 

auf Tabelle 3.23 erneut durchgeführt. Für die beiden Fälle R31 und VR31 wurden an den in 

Bild 3.17 gezeigten Positionen jeweilig die Differenzen zwischen den berechneten SE-

Komponenten mit homogener und inhomogener Aufmischung gebildet.  

SE: Bild 5.29   |   SV: Bild 5.30 

Tabelle 3.23  Absenkung der Ms -Temperaturen 

 𝑴s, Ø 𝑴s, A 𝑴s, B ∆𝑴s, A-B 

R31 295 °C 330 °C 260 °C 
-70 K 

VR31 195 °C 230 °C 160 °C 
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 Inhomogener Aufmischungsgrad 

Die durch die Höhe des inhomogenen Aufmischungsgrades hervorgerufene Temperaturdif-

ferenz ∆𝑀s,A-B kann unter anderem durch Abweichungen in der Schweißprozessführung, 

durch unterschiedliche Nahtvorbereitungen und Blechstärken, oder auch durch unter-

schiedliche 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Gehalte der hochlegierten Zusatzwerkstoffe variieren. Das hierdurch 

beeinflusste Ausmaß des Aufmischungseffektes wurde exemplarisch untersucht, indem die 

Temperaturdifferenz ∆𝑀s,A-B nach Tabelle 3.24 vergrößert (R30 und VR30) beziehungswei-

se verkleinert (R32/3 und VR32/3) wurde. Nach Implementierung der in Tabelle 3.24 aufge-

führten 𝑀s-Temperaturen in das numerische Modell des Referenzfalls R3 wurden die Be-

rechnungen erneut durchgeführt. Anschließend wurden jeweils die SE-Differenzen zwi-

schen den Auswertepositionen bei 𝑧 = 4,75 und 𝑧 = 4,25 (Bild 3.17) für die Fälle der inho-

mogenen und homogenen Aufmischung gebildet und voneinander subtrahiert. 

SE: Bild 5.31   |   SV: Bild 5.33  

Tabelle 3.24  Variation der ΔMs,A-B-Temperaturdifferenz 

 R3i VR3i 

 𝑴s, Ø 𝑴s, A 𝑴s, B ∆𝑴s, A-B 𝑴s, Ø 𝑴s, A 𝑴s, B ∆𝑴s, A-B 

i = 0 

295 °C 

365 °C 225 °C -140 K 

195 °C 

265 °C 125 °C -140 K 

i = 1 330 °C 260 °C -70 K 230 °C 160 °C -70 K 

i = 2 312,5 °C 277,5 °C -35 K 212,5 °C 177,5 °C -35 K 

i = 3 303,8 °C 286,3 °C -17,5 K 203,8 °C 186,3 °C -17,5 K 

 Restaustenitgehalt 

Aus Bild 5.19 geht hervor, dass die transiente Ausbildung der im Grenzschichtbereich des 

Schmelzbades auftretenden SE maßgeblich vom Fortschritt der martensitischen Festpha-

senbildung abhängt. Es stellt sich die Frage, inwieweit eine unvollständige martensitische 

Festphasentransformation beziehungsweise ein verbleibender Restaustenitgehalt den 

Aufmischungseffekt beeinflusst. 

Da bereits für den Fall VR30 (Tabelle 3.24) im Bereich B des Schmelzbades ein bei Raum-

temperatur verbleibender Restaustenitgehalt von 𝑅𝑎 ≈ 2 % vorliegt, wurde die Analyse zur 

𝑅𝑎-Variation an dem zu VR30 gehörenden 𝑀s-Parametersatz durchgeführt. Zur 𝑅𝑎-Model-

lierung wurde die (𝛾→𝛼)-Umwandlung im Schmelzbadbereich B durch eine Kalibrierung 

des Koistinen-Marburger-Koeffizients 𝐾𝑀 (Gleichung 2.8) nach Tabelle 3.25 angepasst.  

SE: Bild 5.34   |   SV: Bild 5.35 

Tabelle 3.25  Variation des Restaustenitgehalts 

 𝐾𝑀 𝑅𝑎 𝑴s, Ø 𝑴s, A 𝑴s, B ∆𝑴s, A-B 

VR30 

(Tabelle 3.24) 

𝑹𝒂-1 0,038 ≈ 2 % 

195 °C 265 °C 125 °C -140 K 𝑹𝒂-2 0,0132 25 % 

𝑹𝒂-3 0,0066 50 % 
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4 Ergebnisse 

4.1 Materialspezifikation 

4.1.1 Kerbschlagbiegeprüfung 

Tabelle 4.1 zeigt die Ergebnisse der genormten (Charpy-)Kerbschlagbiegeprüfungen, wel-

che an den Grundwerkstoffen S355J2+N und S960QL und am Schweißgutprobenmaterial 

des Zusatzwerkstoffs CN 13/4-IG
®
 durchgeführt wurden. Die Messergebnisse erfüllen alle 

die Normvorgabe nach DIN EN ISO 10025-2/6 und DIN EN ISO 14343-A G 13 4. 

Tabelle 4.1  Ergebnisse der Kerbschlagprüfung 

 
Walzrichtung/ 

Schweißrich-
tung 

S355J2+N 

𝑇prüf = -20 °C 

S960QL 

𝑇prüf = -40 °C 

CN 13/4-IG
®
 

𝑇prüf = -20 °C 

Kerbschlagzähigkeit 

 in J/cm
2
 

längs 130 145 146 155 142 144 142 150  / / / / 

quer 63 67 67 65 54 78 56 72 43 46 44 43 

Kerbschlagarbeit 

in J 

längs 104 116 116 104 142 144 142 150 / / / / 

quer 52 54 54 52 54 78 56 72 34 37 35 34 

Normvorgabe der 

Kerbschlagarbeit 

in J 

längs / / / 

quer ≥27 ≥27 ≥27 

 

4.1.2 Chemische Zusammensetzung der eingesetzten Werkstoffe 

In Tabelle 4.2/4.3 sind die chemischen Zusammensetzungen der verwendeten Werkstoffe 

nach den Werkszeugnissen beziehungsweise nach den Normvorgaben aufgelistet, wobei 

die in Tabelle 4.4 durch Funkenspektralanalyse ermittelten chemischen Zusammensetzun-

gen mit den Werkszeugnisangaben korrespondieren und die geforderten Normen erfüllen.  

Tabelle 4.2  Chemische Elemente der Werkstoffe (Werkszeugnis) in wt % 

C P S N B Cu Nb Ti V Al Si Mn Cr Mo Ni 

S355J2+N 

0,17 0,013 / / /  0,068 0,004 0,002   0,002 0,04  0,022 1,44  0,067  0,004 0,03

1 S960QL 

0,17 0,01 0,001 0,006 0,0001 0,03

55 

0,012 0,003 0,045 / 0,295 0,89 0,49 0,52 0,52 

WEKO 4
®

 

0,08 0,01 0,011 0,003 / 0,01 / 0,009 0,001 0,001 0,95 1,64 0,03 / 0,02 

ED-FK 1000
®

 

0,09 0,011 0,012 / / / / / / / 0,79 1,77 0,33 0,55 2,2 

CN 13/4-IG
®

 

0,01 / <0,01 / / <0,1 / / / / 0,7 0,7 12,4 0,4 4,7 
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Tabelle 4.3  Chemische Elemente der Werkstoffe (Normvorgabe) in wt % 

C P S N B Cu Nb Ti V Al Si Mn Cr Mo Ni 

S355J2+N 

max. 

0,23 0,035 0,035 / 0,0008 0,6 0,06 0,05 0,1 0,3 0,6 1,7 0,3 0,08 0,3 

S960QL 

max. 

0,22 0,025 

 

0,012 0,016 0,0006 0,55 0,07 0,07 0,14 ≥0,01 0,86 1,8 1,6 0,74 2,1 

WEKO 4
®

 

max. min. ↔ max. max. 

0,06 
↔  

0,15 

0,025 0,035 / / 0,5 / / / / 
0,45 
↔  

0,75 

0,9 
↔  
1,4 

/ / / 

ED-FK 1000
®

 

max. min. ↔ max. 

0,12 0,015 0,018 / / 0,3 / 0,1 0,03 0,12 
0,6
↔ 
0,9 

1,6
↔ 
2,1 

0,2 
↔ 

0,45 

0,45 
↔  
0,7 

1,8
↔ 
2,3 

 

Tabelle 4.4  Chemische Elemente der Werkstoffe (Funkenspektralanalyse) in wt % 

C P S N B Cu Nb Ti V Al Si Mn Cr Mo Ni 

S355J2+N 

0,16 0,012 0,008 0,009 / 0,062 / 0,002 / 0,045 0,028 1,47 0,057 / 0,03 

S960QL 

0,14 0,009 0,001 0,01 0,0001 0,03 0,013 0,038 0,046 0,03 0,3 0,87 0,49 0,53 0,52 

 

4.2 Untersuchungen an Nahtquerschliffen 

 Schmelzbadkonturen 

In Bild 4.1-links sind beispielhaft die mittels 2 %iger Nitallösung geätzten Nahtquerschliffe 

und die zugehörigen Schmelzbadgeometrien der Schweißverbindungen R1-R3 gezeigt. In 

Bild 4.1-rechts sind die anhand von jeweils 4 Nahtquerschliffen ermittelten Schmelzbadkon-

turen und die daraus abgeleiteten mittleren Schmelzbadkonturen dargestellt. 

Für R1-R3 ist quer zur Schweißnaht eine symmetrische Ausbildung der Schmelzbadkontur 

ersichtlich. Zudem zeigt sich für R1-R3 eine zueinander gleichförmig ausgebildete WEZ, 

deren Begrenzung durch die äußeren Ränder der durch die Ätzung schwarz gefärbten 

Bereiche (teilumgekörnte Zone, Bild 2.1) gegeben ist. Weiterhin weisen die pro Referenzfall 

jeweils vier vermessenen Schmelzbadgeometrien sehr geringe Abweichungen untereinan-

der auf. Somit sind die angefertigten Schweißreferenzfälle R1-R3 als Berechnungs- und 

Validierungsgrundlage für die numerische Simulation geeignet, da letztere auf einer sym-

metrischen Ausbildung der Schmelzbadgeometrien und WEZ beruht und Prozessabwei-

chungen nicht berücksichtigt.  
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Im Unterschied zu R1 und R2 weist der Schmelzbadbereich der nichtartgleichen Schweiß-

verbindung R3 eine farblich auffällige Trennung in einen oberen und einen unteren Bereich 

auf (Bild 4.1-links). In Bild 2.11 [119] ist eine ebenso scharfe Grenzfläche auszumachen. 

Nahtquerschliffe mit eingezeichneter 

Schmelzbadkontur (rot) 

Mittlere Schmelzbadkontur (blau) basie-

rend auf vier Nahtquerschliffen 

S355J2+N – WEKO 4
®
 / R1 

  

S960QL – ED-FK 1000
®
 / R2 

  

S960QL – CN 13/4-IG
®
 / R3 

  

Bild 4.1  Nahtquerschliffe und mittlere Schmelzbadkonturen  

 Härtewerteverteilungen 

Zur Ableitung des Austenitisierungsgebiets und der Festphasenzuordnung im und um den 

Schmelzbadbereich der Referenzschweißungen R1-R3 wurden an den in Bild 4.1 bereits 

gezeigten Nahtquerschliffen qualitative und quantitative Härtemessungen durchgeführt 

(Bild 4.2). 

In Bild 4.2-links begrenzen die äußeren eingezeichneten Kurven die von Austenitisierung 

betroffenen Gebiete. Die durch die magentafarbene Kurven umschlossenen Bereiche um-

fassen die teilumgekörnten Zone und Teile der Normalkornzone (Bild 2.1). 
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Für R1/R2 zeigen sich in dem schmelzbadnahen WEZ-Bereich ausgeprägte Härtespitzen, 

während für R3 die Härtewerte im Schmelzbadbereich und im direkt angrenzenden WEZ-

Bereich ein annähernd gleichhohes Niveau aufweisen. In Bild 4.2-rechts sind für R2/R3 

bereits die anhand der S960QL-Gleeble
®
-Proben ermittelten Vickers-Härtewerte nach Bild 

4.8 eingezeichnet (orange). Die im R2/R3-Austenitisierungsgebiet resultierenden Härtewer-

te der quantitativen Vickers-Härteprüfung befinden sich nahezu alle innerhalb des Streu-

bandes der Gleeble
®
-Proben für eine Abkühlzeit 𝑡 8,5 = 14 s. 

Für den R3-Schmelzbadbereich offenbart das qualitative Härtemapping einen deutlichen 

Härtewertsprung, welcher den Schmelzbadbereich bezüglich der auftretenden Härtewerte 

in einen oberen und unteren Bereich aufteilt. 

Qualitatives Härtemapping 

(Schallimpedanzverfahren - HV0,5) 

Quantitativer Härteverlauf 

(Vickers-Härteprüfung - HV10) 

S355J2+N – WEKO 4
®
 / R1 

  

S960QL – ED-FK 1000
®
 / R2 

  

S960QL – CN 13/4-IG
®
 / R3 

  

Bild 4.2  Härtemapping und -linienmessungen der Nahtquerschliffe aus Bild 4.1 
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 Chemische Zusammensetzung der Schweißnähte 

Funkenspektralanalyse 

An den Schweißnähten von R1-R3 wurde die chemische Zusammensetzung unter Anwen-

dung der Funkenspektralanalyse integral über die Schweißnahtfläche bestimmt 

(Tabelle 4.5). Die Abweichungen zu Tabelle 4.2 sind auf Abbrandverluste und Aufmischun-

gen zwischen den Grundwerk- und Zusatzwerkstoffen zurückzuführen. 

Tabelle 4.5  Chemische Elemente der Schweißnähte in wt % 

𝑪 𝑷 𝑺 𝑵 𝑩 𝑪𝒖 𝑵𝒃 𝑻𝒊 𝑽 𝑨𝒍 𝑺𝒊 𝑴𝒏 𝑪𝒓 𝑴𝒐 𝑵𝒊 

S355J2+N – WEKO 4® / R1 

0,12 0,009 0,014 0,0048 0,0001 0,06 0,005 0,005 0,001 0,014 0,49 1,47 0,04 0,01 0,03 

S960QL – ED-FK 1000® / R2 

0,13 0,012 0,007 0,0044 0,0001 0,08 0,007 0,038 0,021 0,013 0,57 1,35 0,43 0,55 1,51 

S960QL – CN 13/4-IG® / R3 

0,09 0,009 0,006 0,0082 0,0001 0,06 0,008 0,001 0,048 0,016 0,4 0,72 7,05 0,25 2,71 

Wellendispersive Röntgenspektroskopie - ESMA 

Die 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Zusammensetzung /-verteilung wurde an den Nahtquerschliffen von R3 (Bild 4.3) 

und der 33-lagigen CN 13/4-IG
®
-Schweißgutprobe (Bild 4.4) mit Hilfe des ESMA-Ver-

fahrens bestimmt. 

Die an R3 durchgeführte qualitative ESMA-Messung weist eine diskontinuierliche 𝐶𝑟-𝑁𝑖-

Verteilung auf (Bild 4.3-links), welche den Schmelzbadbereich in einen oberen und unteren 

Bereich aufteilt. Diese Unterteilung des Schmelzbadbereichs konnte bereits im Zuge der 

Bestimmung der Schmelzbadkonturen (Bild 4.1-links) und der Härtewertverteilung (Bild 4.2-

links) beobachtet werden. Die auf Höhe der Linien L1 und L2 durchgeführten qualitativen 

Messungen zeigen auf, dass sich die 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Zusammensetzung des oberen Bereichs A und 

des unteren Bereichs B signifikant unterscheiden (Bild 4.3-rechts, Tabelle 4.6). Hiermit 

konnte erstmals eine makroskopisch diskontinuierliche Aufmischung innerhalb von LTT-

Schweißgütern nachgewiesen und zugleich lokal hochaufgelöst quantifiziert werden.  

Qualitative Verteilung von Chrom (𝐶𝑟) und 

Nickel (𝑁𝑖) des Nahtquerschliffs von R3 

Quantitative Verteilung von Chrom (𝐶𝑟) und 

Nickel (𝑁𝑖) des Nahtquerschliffs von R3 

 
 

Bild 4.3  𝐶𝑟-𝑁𝑖-Verteilung im Nahtquerschliff S960QL – CN 13/4-IG
®
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Die 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Zusammensetzung des Schmelzbades der 33-lagigen CN 13/4-IG
®
-Schweißgut-

probe ist innerhalb des Schmelzbadbereichs nahezu konstant und nimmt erst im Über-

gangsbereich zum Grundwerkstoff ab, wobei letzteres auf die Aufmischung zwischen 

Schweißgut und Grundwerkstoff zurückzuführen ist (Bild 4.4). Die Unterschiede der 𝐶𝑟-𝑁𝑖-

Anteile zwischen dem reinen Schweißgut und der 33-lagigen Schweißgutprobe sind auf 

Abbrandverluste zurückzuführen (Tabelle 4.6).  

Nahtquerschliff der 33-lagigen 

CN 13/4-IG
®
-Schweißgutprobe 

Quantitative Verteilung von Chrom (𝐶𝑟) und 

Nickel (𝑁𝑖) des Nahtquerschliffs 

 

 

Bild 4.4  𝐶𝑟-𝑁𝑖-Verteilung im Nahtquerschliff der CN 13/4-IG
®
-Schweißgutprobe 

Das an der Schweißnaht von R3 durchgeführte integrale Messverfahren der Funkenspek-

tralanalyse (Tabelle 4.5) liefert im Vergleich mit der chemischen Zusammensetzung der 33-

lagigen  Schweißgutprobe  (Bild 4.4)  eine  Aufmischung  bezüglich  der 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Summe von  

-40,8 % (Tabelle 4.6). Im Gegensatz dazu liefern die hochaufgelösten quantitativen ESMA-

Untersuchungen an R3 für die Auswerteposition L1 eine Aufmischung von -45,5 % und für 

L2 eine Aufmischung von -21,2 %. Die starke Abnahme der Legierungselemente ist auf die 

Aufmischung zurückzuführen, da der Vergleich der 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Summen zwischen dem im Lie-

ferzustand vorliegenden Zusatzwerkstoff CN 13/4-IG
®
 und der 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Summen der 33-

lagigen Schweißgutprobe nur Abbrandverluste von -3,5 % aufweisen (Tabelle 4.6). 

Tabelle 4.6  Aufmischungsgrade bei Anwendung des LTT-Zusatzwerkstoffs CN 13/4-IG
®
 

 
Lieferzustand 

(Tabelle 4.2) 

ESMA / reine Schweiß-
gutprobe (Tabelle 3.14) 

ESMA / R3 

(Tabelle 3.14) 

Funkenspektralanalyse 
/ R3 (Tabelle 4.5) 

𝐶𝑟+𝑁𝑖 

in wt % 
12,4 + 4,7 12 + 4,5 

L1: 6,5 + 2,5 

L2: 9,5 + 3,5 
7,05 + 2,71 

Aufmischungs- 

grad in % 
/ / 

L1: -45,5 

L2: -21,2 
-40,8 
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4.3 Werkstoffkennwerte 

Bis auf Ausnahme der linear elastischen Werkstoffkennwerte wurden alle übrigen Experi-

mente ausschließlich mit Hilfe des thermophysikalischen Simulators Gleeble
®
3500 durch-

geführt (Abschnitt 3.1.4.2) und basieren auf dem Einsatz der einheitlichen Flachprobenge-

ometrie aus Bild 3.4. Die ermittelten Werkstoffkennwerte wurden in die Materialdatenbank 

zur numerischen Schweißstruktursimulation eingebunden und dienten als Berechnungs-

grundlage zur Modellvalidierung und für die numerischen Einflussanalysen.  

4.3.1 Linear elastische Kenngrößen 

Für den Temperaturbereich von 25 °C ≤ 𝑇 ≤ 900 °C beruht die Bestimmung der linear elas-

tischen Kenngrößen E-Modul - 𝐸 und Poisson-Zahl - 𝜈 auf Anwendung der Resonanz-

methode. Für die Temperaturen oberhalb von 𝑇 ≥ 900 °C wurde für 𝜈 eine zweckmäßige 

Extrapolation vorgenommen und für 𝐸 Messergebnisse genutzt, welche im Rahmen der 

Gleeble
®
-Experimente zustande kamen. Im Fall von 𝜈 zeigen sich im erhöhten Temperatur-

bereich sprunghafte Änderungen der experimentellen Messwerte, welche im Zuge der 

(𝛼↔𝛾)-Umwandlung auftreten. Diese sprunghaften Änderungen wurden im Datensatz zur 

numerischen Schweißstruktursimulation nicht berücksichtigt. 

Tabelle 4.7  E-Modul in GPa und Poissonzahl 

 S355J2+N S960QL CN 13/4-IG
®
 

𝑻 in °C 𝑬  𝝂 𝑬 𝝂 𝑬 𝝂 

25 211 0,293 211 0,298 202 0,274 

100 207 0,296 207 0,302 197 0,278 

200 200 0,299 200 0,307 188 0,282 

300 192 0,303 192 0,312 180 0,287 

400 184 0,307 184 0,317 171 0,291 

500 174 0,311 171 0,322 162 0,296 

600 162 0,314 160 0,328 150 0,300 

700 140 0,318 144 0,333 140 0,305 

800 118 0,322 128 0,338 130 0,310 

900 108 0,326 111 0,343 120 0,314 

1000 100 0,329 100 0,348 104 0,320 

1100 90 0,333 90 0,353 94 0,324 

1200 80 0,337 80 0,358 82 0,328 

1300 70 0,340 70 0,363 70 0,332 

1400 60 0,344 60 0,368 60 0,337 

1500 50 0,348 50 0,373 50 0,341 
 

 

Bild 4.5  E-Modul und Poisson-Zahl 
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4.3.2 Umwandlungsverhalten 

 Dilatometerkurven 

S355J2+N 

Für die Abkühlzeit von 𝑡 8,5 = 6 s wurde im Zuge der Abkühlung eine Bainitstarttemperatur 

von 𝐵s = 600 °C und eine Martensitstarttemperatur von 𝑀s = 412 °C ermittelt. Für 𝑡 8,5 = 14 s 

konnte das Einsetzen der bainitischen Umwandlung auf Grund der taktilen Messmethode in 

Verbindung mit den geringen bainitischen Anteilen nicht detektiert und nur die Ferritstart-

temperatur mit 𝐹s = 680 °C bestimmt werden. 

 

Bild 4.6  Experimentelle Dilatometerkurven S355J2+N 

S960QL 

Die Ausschnitte der Dilatometerkurven im Bereich der (𝛾→𝛼)-Umwandlung weisen für die 

Abkühlzeiten von 6 s ≤ 𝑡 8,5 ≤ 20 s eine Martensitstarttemperatur von 𝑀s = 420 °C mit 

Δ𝑀s = 5 K auf. Ein Einsetzen bainitischer Festphasenumwandlung konnte erst für Abkühl-

zeiten von 𝑡 8,5 ≥ 35 s detektiert werden.  So resultieren für 𝑡 8,5 = 35 s → 𝐵s = 440 °C, 𝑡 8,5 = 

50 s → 𝐵s = 490 °C und 𝑡 8,5 = 100 → 𝐵s = 520 °C. 

 

Bild 4.7  Ausschnitte der Dilatometerkurven S960QL im Bereich der (𝛾→𝛼)-Umwandlung 

S960QL – Mikrostruktur 

Das Probenmaterial zum S960QL-Umwandlungsverhalten wurde genutzt, um die aus Ab-

kühlzeiten von 10 s ≤ 𝑡  8,5 ≤ 100 s folgende Mikrostruktur zu analysieren (Bild 4.8). Anhand 

der Mikroschliffbilder konnte für 𝑡 8,5 = 20 s durch das erstmalige Auftreten bainitischer Mik-

rostruktur (rote Pfeile) signifikant bainitische Festphasenanteile ausgemacht werden, wel-

che mit größer werdenden Abkühlzeiten zunehmend auftreten. Für Abkühlzeiten von 𝑡 8,5 ≥ 
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50 s ist von einer rein bainitischen Umwandlung auszugehen, während für 𝑡 8,5 ≤ 14 s eine 

rein martensitische Umwandlung vorliegt. 

 

 

 

 

 

 

 

 

    

Bild 4.8  Mikrostruktur der S960QL-Gleeble
®
-Proben für verschiedene t8,5-Zeiten 

 Schweiß-Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubilder (SZTU) 

S960QL 

Das in Bild 4.9 gezeigte S960QL-SZTU wurde Anhand der Ergebnisse aus Bild 4.7/4.8 

erstellt. Zudem wurde der im Zuge der R2/R3-Temperaturfeldkalibrierung berechnete mittle-

re WEZ-Temperaturzyklus im Bereich der Abkühlung eingezeichnet (schwarz gestrichelte 

Kurve). Für diesen Temperaturzyklus folgt eine rein martensitische Festphasenbildung. 

 

Bild 4.9  SZTU - S960QL, gestrichelte schwarze Kurve: mittlerer WEZ-Temperaturzyklus 

CN 13/4-IG
®
 

Das anhand von Schweißgutproben (Bild 4.4) des LTT-Zusatzwerkstoffs CN 13/4-IG
®
 ermit-

telte SZTU ist in Bild 4.10 dargestellt. Die Bezeichnungen „Oben“, „Mitte“ und „Unten“ be-

ziehen sich auf die Entnahmeposition des Probenmaterials (Bild 4.4-links).  

Die Messergebnisse weisen für eine Abkühlzeitenbandbreite von 6 s ≤ 𝑡 8,5 ≤ 50 s eine 

durchschnittliche 𝑀s-Temperatur von 𝑀s, Ø ≈ 252 °C ± 19 K auf, wobei 𝑀s nicht mit den 

unterschiedlichen Abkühlgeschwindigkeiten korreliert werden kann. Somit folgt für diesen 
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LTT-Werkstoff eine von der Abkühlgeschwindigkeit unabhängige martensitische Umwand-

lungskinetik. 

   

Bild 4.10  SZTU - CN 13/4-IG
®
  mit eingezeichneten 𝑀s-Temperaturen 

4.3.3 Thermische Dehnungen 

Die thermischen Dehnungen der Werkstoffe S355J2+N, S960QL und CN 13/4-IG
®
  wurden 

im Zuge der Experimente zum Umwandlungsverhalten ermittelt. Diese sind in Tabelle 4.8 

und Bild 4.11 dargestellt. Die messtechnisch nicht erfassbaren thermischen Dehnungen 

wurden zur Vervollständigung der Materialdatenbank zweckmäßig extrapoliert.  

Tabelle 4.8  Thermische Dehnungen in % 

 S355J2+N S960QL CN 13/4-IG
®
 

𝑻 in °C 𝜶 𝜸 𝜶 𝜸 𝜶 𝜸 

25 0 -0,78 0 -0,88 0 -0,78 

100 0,10 -0,62 0,090 -0,71 0,09 -0,64 

200 0,25 -0,40 0,23 -0,48 0,22 -0,46 

300 0,41 -0,18 0,374 -0,25 0,35 -0,26 

400 0,57 0,05 0,53 0,02 0,49 -0,05 

500 0,74 0,26 0,69 0,20 0,62 0,15 

600 0,90 0,48 0,85 0,42 0,76 0,35 

700 1,07 0,70 1,02 0,65 0,90 0,57 

800 1,24 0,93 1,19 0,88 1,05 0,80 

900 1,42 1,18 1,36 1,12 1,22 1,04 

1000 1,60 1,42 1,54 1,35 1,45 1,31 

1100 1,80 1,67 1,75 1,61 1,69 1,57 

1200 2,00 1,93 1,97 1,89 1,94 1,87 

1300 2,21 2,19 2,22 2,19 2,18 2,16 

1400 2,46 2,46 2,50 2,50 2,46 2,46 

1500 2,70 2,70 2,73 2,73 2,68 2,68 
 

 

Bild 4.11  Thermische Dehnungen 
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4.3.4 Umwandlungsplastizität 

Die Versuchsdurchführung zur Charakterisierung der Umwandlungsplastizität orientiert sich 

an dem Versuchsplan nach Tabelle 3.10. In Bild 4.12 sind Ausschnitte der aus unterschied-

lichen Lastaufprägungen resultierenden Dilatometerkurven im Bereich der Abkühlung ge-

zeigt. Für die untersuchten Werkstoffe folgen die umwandlungsplastischen Parameter 𝐾 mit 

𝐾S355J2+N = 7,3∙10
-5

 MPa
-1

, 𝐾S960QL = 6,9∙10
-5

 MPa
-1

 und 𝐾CN 13/4-IG = 5,3∙10
-5

 MPa
-1

. Eine 

ausführliche Bewertung der Messergebnisse ist in [138] zu finden. 

   

  

Bild 4.12  UP-Dilatometerkurven und UP-Parameter 𝐾  

 

4.3.5 Verfestigungsverhalten 

Basierend auf dem Versuchsplan nach Tabelle 3.11 wurden einfache Warmzugversuche 

für die Werkstoffe S960QL und CN 13/4-IG
®
 und deren zugehörigen Festphasen durchge-

führt, wobei jeweils zwei Versuchsreihen mit unterschiedlichen Dehnratenkonzepten zur 

Anwendung kamen. In Bild 4.13-4.30 sind die entsprechenden Warmzugkurven, die Dehn- 

und Streckgrenzen und die Fließkurven präsentiert. In Tabelle 4.9-4.14 sind die Dehn- und 
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Streckgrenzen gelistet. Eine normierte Darstellung der Dehn- und Streckgrenzen für die 

Versuchsreihe mit erhöhten Dehnraten findet sich in Bild 4.31/4.32. 

Für alle Untersuchungsfälle ist ein starker Temperatur- und Dehnrateneinfluss auf das Ver-

festigungsverhalten ersichtlich. Dabei nehmen die Dehn- und Streckgrenzen umso stärker 

ab desto höher die Temperatur ist. Zudem führen bei Temperaturkonstanz höhere Dehnra-

ten zu erhöhten Dehn- und Streckgrenzen. Die Betrachtung der Fließkurven zeigt, dass die 

von der Dehnung abhängige Verfestigung mit anwachsender Temperatur abnimmt bis 

schließlich im Hochtemperaturbereich nahezu ideal plastischen Fließverhalten vorliegt. 

 S960QL – Grundwerkstoff 

 

Bild 4.13  Warmzugkurven S960QL - Grundwerkstoff 

 

 

Bild 4.14  Dehngrenze 𝑅e und Streckgrenze 𝑅p,0,2 S960QL - Grundwerkstoff (Tabelle 4.9) 
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Tabelle 4.9  Dehngrenze 𝑅e und Streckgrenze 𝑅p, 0,2 S960QL - Grundwerkstoff 

𝑻 in °C 25 100 200 300 400 500 600 700 

𝑹e (�̇�I) in MPa 860 825 800 770 730 670 521 222 

𝑹e (�̇�II) in MPa / / / / 743 695 636 358 

𝑹p, 0,2 (�̇�I) in MPa 1040 980 935 900 861 788 582 254 

𝑹p, 0,2 (�̇�II) in MPa / / / / 877 800 682 385 

 

 

Bild 4.15  Fließkurven S960QL - Grundwerkstoff 

 S960QL – Bainit 

 

Bild 4.16  Warmzugkurven S960QL - Bainit 
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Bild 4.17  Dehngrenze 𝑅e und Streckgrenze 𝑅p,0,2 S960QL - Bainit (Tabelle 4.10) 

 

Tabelle 4.10  Dehngrenze 𝑅e und Streckgrenze 𝑅p, 0,2 S960QL - Bainit 

𝑻 in °C 25 100 200 300 400 500 600 

𝑹e (�̇�I) in MPa 635 616 600 578 555 510 462 

𝑹e (�̇�II) in MPa / / / / 600 553 504 

𝑹p, 0,2 (�̇�I) in MPa 845 820 800 775 760 697 535 

𝑹p, 0,2 (�̇�II) in MPa / / / / 774 720 585 

 

 

Bild 4.18  Fließkurven S960QL - Bainit 
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 S960QL – Martensit 

 

Bild 4.19  Warmzugkurven S960QL - Martensit 

 

 

Bild 4.20  Dehngrenze 𝑅e und Streckgrenze 𝑅p,0,2 S960QL - Martensit (Tabelle 4.11) 

 

Tabelle 4.11  Dehngrenze 𝑅e und Streckgrenze 𝑅p, 0,2 S960QL - Martensit 

𝑻 in °C 25 100 200 300 400 500 600 700 

𝑹e (�̇�I) in MPa 1070 1048 1005 967 871 700 487 233 

𝑹e (�̇�II) in MPa / / / / 899 755 573 353 

𝑹p, 0,2 (�̇�I) in MPa 1250 1210 1180 1155 1028 808 546 263 

𝑹p, 0,2 (�̇�II) in MPa / / / / 1058 864 645 392 



82 

 

Bild 4.21  Fließkurven S960QL - Martensit 

 

 

 

 

 

 

 S960QL – Austenit 

 

Bild 4.22  Warmzugkurven S960QL - Austenit 
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Bild 4.23  Dehngrenze 𝑅e und Streckgrenze 𝑅p,0,2 S960QL - Austenit (Tabelle 4.12) 

 

Tabelle 4.12  Dehngrenze 𝑅e und Streckgrenze 𝑅p, 0,2 S960QL - Austenit 

𝑻 in °C 600 700 800 900 1000 1100 1200 

𝑹e (�̇�I) in MPa 60,7 54,4 43,8 28,9 25,3 22,8 20,2 

𝑹e (�̇�II) in MPa 65 60 50 35 31,5 28,5 25 

𝑹p, 0,2 (�̇�I) in MPa 105 99 85 65 51 43 80 

𝑹p, 0,2 (�̇�II) in MPa 107 103 95 72 60 51 46 

 

 

Bild 4.24  Fließkurven S960QL - Austenit 
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 CN 13/4-IG
®
 – Martensit 

 

Bild 4.25  Warmzugkurven CN 13/4-IG
®
 - Martensit 

 

 

Bild 4.26  Dehngrenze 𝑅e und Streckgrenze 𝑅p,0,2 CN 13/4-IG
®
 - Martensit (Tabelle 4.13) 

 

Tabelle 4.13  Dehngrenze 𝑅e und Streckgrenze 𝑅p, 0,2 CN 13/4-IG
®
 - Martensit 

𝑻 in °C 25 100 200 300 400 500 600 700 

𝑹e (�̇�I) in MPa 775 762 745 720 695 616 329 68 

𝑹e (�̇�II) in MPa / / / 759 730 660 468 156 

𝑹p, 0,2 (�̇�I) in MPa 970 959 942 910 885 780 452 142 

𝑹p, 0,2 (�̇�II) in MPa / / / 918 890 814 610 238 
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Bild 4.27  Fließkurven CN 13/4-IG
®
 - Martensit 

 

 

 

 

 

 

 CN 13/4-IG
®
 – Austenit 

 

Bild 4.28  Warmzugkurven CN 13/4-IG
®
 - Austenit 
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Bild 4.29  Dehngrenze 𝑅e und Streckgrenze 𝑅p,0,2 CN 13/4-IG
®
 - Austenit (Tabelle 4.14) 

 

Tabelle 4.14  Dehngrenze 𝑅e und Streckgrenze 𝑅p, 0,2 CN 13/4-IG
®
 - Austenit 

𝑻 in °C 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100 1200 

𝑹e (�̇�I) in MPa 200 175 150 130 100 88 65 47 41 38 

𝑹e (�̇�II) in MPa / / / 135 110 101 80 50 45 40 

𝑹p, 0,2 (�̇�I) in MPa 257 222 190 164 126 111 81 57 47 42 

𝑹p, 0,2 (�̇�II) in MPa / / / 195 169 152 130 66 53 44 

 

 

Bild 4.30  Fließkurven CN 13/4-IG
®
 - Austenit 
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 Normierte Dehn- und Streckgrenzen 

In Bild 4.31/4.32 sind die mit Hilfe der aus der 𝜀İ -Versuchsreiche resultierenden Dehn- und 

Streckgrenzen normierten Werte der 𝜀İI -Versuchsreihe über die Dehnrate 𝜀İI beziehungs-

weise über die Temperatur 𝑇 dargestellt. Die zugehörige Datengrundlage bilden die in Ta-

belle 4.9-4.14 aufgeführten Dehn- und Streckgrenzen. 

Für den Werkstoff S960QL tritt ab 𝑇 ≥ 400 °C ein signifikanter Dehnrateneinfluss auf, wäh-

rend dies für den Werkstoff CN 13/4-IG
®
 bereits ab 𝑇 ≥ 300 °C (Dehngrenze) der Fall ist. 

Bemerkenswert ist die ab 𝑇 ≥ 600 °C zum Teil exponentielle Zunahme der Dehn- und 

Streckgrenzen mit der linear ansteigenden Dehnrate 𝜀İI der ferritischen Festphasen, welche 

für die austenitischen Festphasen nicht zu beobachten ist. Zudem ist für die Dehngrenze 

des S960QL-Austenits der Dehnrateneinfluss ab 𝑇 ≥ 1000 °C rückläufig, während die 

Streckgrenze mit zunehmender Dehnrate weiterhin anwächst. Im Gegensatz zum S960QL-

Austenit weist der CN 13/4-IG
®
 -Austenit ein erheblich differentes Verhalten mit zunehmen-

der Dehnrate auf. So ist gegenüber dem S960QL-Austenit eine stark erhöhte Dehnraten-

empfindlichkeit der Streckgrenze für 600 °C ≥ 𝑇 ≥ 900 °C offensichtlich. Zudem tritt ab 𝑇 = 

1000 °C ein plötzlicher Abfall der Dehnratenempfindlichkeit sowohl für die Dehngrenze als 

auch für die Streckgrenze auf, was im völligen Gegensatz zum Verhalten des S960QL-

Austenits steht. 

 

  

Bild 4.31  Normierte Dehn- und Streckgrenzen S960QL (Tabelle 3.11/4.9-4.12) 

 

 

  

Bild 4.32  Normierte Dehn- und Streckgrenzen CN 13/4-IG
®
 (Tabelle 3.11/4.13/4.14) 
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4.4 Experimentelle Schweißeigenspannungen 

 Röntgenbeugung 

An den Schweißreferenzfällen R1-R3 wurden die SE mittels Röntgenbeugung an jeweils 

drei Auswertepositionen in 𝑥-Richtung bestimmt (Bild 4.33-4.35). 

Die SE verlaufen für R1-R3 qualitativ und quantitativ hinreichend spiegelsymmetrisch. Wäh-

rend die SE zwischen den einzelnen Auswertepositionen größtenteils nur leichte Varianzen 

außerhalb der Schweißnaht aufweisen, so sind vor allem im Schweißnahtbereich von R2 

und R3 starke qualitative und quantitative SE-Unterschiede  zu beobachten. Außerhalb der 

Schweißnaht weisen alle Referenzfälle die gleichen qualitativen Verläufe in 𝜎XX bezie-

hungsweise in 𝜎YY auf. Die per rotationsfreier Einpunktlagerung (Bild 3.1/3.2) realisierte 

latente Schrumpfungsmöglichkeit führt dazu, dass die Reaktionsspannungen in Querrich-

tung wesentlich geringer ausfallen als in Längsrichtung. Das hierdurch gegenüber 𝜎XX stark 

herabgesetzte SE-Niveau von 𝜎YY spiegelt sich in den Messergebnissen wieder. Im 

Schweißnahtbereich sind prägnante qualitative SE-Unterschiede auszumachen, was auf 

das jeweils differente Umwandlungsverhalten der Schweißgüter zurückzuführen ist. Dies in 

Verbindung mit den unterschiedlichen Festigkeitsklassen der Schweißgüter verursacht die 

quantitativen Unterschiede zwischen R1 und R2/R3 der SE im Schweißnahtbereich.  

S355J2+N – WEKO 4
®
 / R1 

Die artgleiche Schweißung des Referenzfalls R1 führte auf eine Abkühlzeit von 𝑡 8,5 ≈ 14 s 

und somit auf einen Begin der (𝛾→𝛼)-Umwandlung bei 𝑇 = 680 °C (Bild 4.6), wodurch der 

Anteil der Umwandlungsspannungen gering ausfällt. Dies ist deutlich im 𝜎XX-Verlauf zu 

sehen, welche in ihrer Ausprägung hauptsächlich auf Schrumpfeigenspannungen hinwei-

sen. Die Einsattelung von 𝜎YY im Schweißnahtbereich resultieren durch zusätzliche Anteile 

von Abschreckeigenspannungen. 

 

Bild 4.33  Exp.-Eigenspannungen Röntgenbeugung S355J2+N – WEKO 4
®
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S960QL – ED-FK 1000
®
 / R2 

Die (𝛾→𝛼)-Umwandlung der artgleichen Schweißung R2 setzt ab 𝑀s = 420 °C ein, wodurch 

große Anteile von Umwandlungseigenspannungen im Schweißnahtbereich zu erwarten 

sind. Obgleich der Streuung der 𝜎XX-Werte im Schweißnahtbereich wird dies durch die 

lokale Ausbildung von SE-Minima bestätigt. Der Grund für die Ausbildung der hohen Zug-

spannungswerte für 𝜎YY ist in der zeitlich versetzten (𝛾→𝛼)-Umwandlung zwischen der 

oberflächennahen Schicht und dem Kernbereich des Schweißgutes zu suchen. Auch hier 

sind die Einsattelung von 𝜎YY im Schweißnahtbereich auf Anteile der Abschreckeigenspan-

nungen zurückzuführen. 

 

Bild 4.34  Exp.-Eigenspannungen Röntgenbeugung S960QL – ED-FK 1000
®
 

S960QL – CN 13/4-IG
®
 / R3 

Die (𝛾→𝛼)-Umwandlung des Schweißgutes der nichtartgleichen Schweißung R3 setzt ab 

𝑀s, Ø ≈ 295 °C ein (Tabelle 3.14, Gleichung 3.2). Während im Vergleich zu R2 die 𝜎XX-

Werte auf der Unterseite nahezu identisch sind, so weisen die 𝜎XX-Werte der Oberseite 

starke qualitative und quantitative Unterschiede auf. Zwar sind auch hier die 𝜎XX-Werte im 

Schweißnahtbereich global abgesenkt, jedoch tritt hier ein lokales 𝜎XX-Maximum auf. Da die 

(𝛾→𝛼)-Umwandlung gegenüber R2 erst -125 K tiefer einsetzt, ist von einer homogeneren 

Temperaturverteilung in Dickenrichtung auszugehen, wodurch die an die (𝛾→𝛼)-Umwand-

lung anschließenden Schrumpfspannungen nicht durch Abschreckeffekte kompensiert 

werden können. Eine Reduktion der in der WEZ auftretenden hohen Zugspannungswerte 

durch den Einsatz des tiefer umwandelnden LTT-Zusatzwerkstoffs ist im Vergleich mit der 

artgleichen Schweißung R2 nicht auszumachen. Ebenso wie für R2 sind die 𝜎YY-Verläufe 

erklärbar, wobei auch hier wie eben erläutert etwaige Einsattelungen auf Grund fehlender 

Abschreckeffekte ausbleiben. 
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Bild 4.35  Exp.-Eigenspannungen Röntgenbeugung S960QL – CN 13/4-IG
®
 

 Neutronenbeugung  

An den Schweißreferenzfällen R2/R3 wurden die SE per Neutronenbeugung im Volumen 

der Schweißverbindungen für drei unterschiedliche Tiefen ermittelt (Bild 4.36-4.38). 

S960QL – ED-FK 1000
®
 / R2 und S960QL – CN 13/4-IG

®
 / R3 

Im Volumen sind keine ausgeprägten, durch die schnellere Abkühlung der Oberfläche ge-

genüber dem Kern verursachten Eigenspannungseffekte zu erwarten. Somit können sich 

die Umwandlungsspannungen stärker auswirken, was durch die prägnante Ausbildung von 

SE-Minima im und um den Schweißnahtbereich bestätigt wird. 

Für 𝜎XX bewirkt der LTT-Einsatz bei R3 eine SE-Verringerung in der Schweißnaht um bis zu 

Δ𝜎XX ≈ -225 MPa (Bild 4.36), welche mit zunehmender Messtiefe auf etwa Δ𝜎XX ≈ -150 MPa 

abnimmt (Bild 4.38). Ein LTT-Einfluss auf die in der WEZ auftretenden hohen Zugspan-

nungswerte ist nicht zu beobachten. 

Für die SE-Komponenten 𝜎YY und 𝜎ZZ ist ersichtlich, dass der LTT-Einsatz bei R3 im obe-

ren Volumenbereich der Schweißverbindungen (Bild 4.36) eine effektive SE-Reduktion im 

Scheißnahtbereich um bis zu Δ𝜎YY ≈ -115 MPa beziehungsweise Δ𝜎ZZ ≈ -150 MPa verur-

sacht. Ebenso setzt der LTT-Einsatz die in der WEZ auftretenden Zugspannungsmaxima 

herab. Für die tiefer liegenden Volumenbereiche ist für den Schweißnahtbereich kaum noch 

eine SE-Reduktionswirkung durch den LTT-Zusatzwerkstoff auszumachen (Bild 4.37/4.38). 

Dennoch ist zumindest teilweise eine durch die LTT-Wirkung hervorgerufene leichte Reduk-

tion der in der WEZ befindlichen Zugspannungsmaxima zu erkennen. Der Rückgang der 

SE-Reduktion durch LTT-Einsatz mit zunehmender Messtiefe ist in der R3-Schmelzbad-

kontur zu suchen (Bild 4.1), da hierdurch die Messvolumina (Bild 3.6, Tabelle 3.11) auf 

Grund ihrer Größe in den unteren Volumenbereichen fast nahezu die gesamte Schweiß-

naht in Querrichtung überstreichen, wodurch etwaige lokal auftretende SE-Extrema durch 

das integrale Messverfahren der Neutronenbeugung nicht aufgelöst werden können.  
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Oberer Bereich der Schweißverbindungen R2 und R3 

 

 

Bild 4.36  Exp.-Eigenspannungen Neutronenbeugung (Oben) 

 

 

 

 

 

Mittlerer Bereich der Schweißverbindungen R2 und R3 

   

 

Bild 4.37  Exp.-Eigenspannungen Neutronenbeugung (Mitte) 
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Unterer Bereich der Schweißverbindungen R2 und R3

   

 

Bild 4.38  Exp.-Eigenspannungen Neutronenbeugung (Unten) 

 

4.5 Experimenteller Schweißverzug 

Mit Hilfe des ARAMIS
®
-Messsystems wurden an R1-R3 die transienten Verschiebungen 

der Punkte P1-P3 (Bild 3.2) erfasst und anschließend die transienten Durchbiegungen Δ𝑧 

und Winkelverzüge 𝛼 für die Auswerteposition P2 ermittelt. Die zugehörigen Mess- bezie-

hungsweise Berechnungsergebnisse sind in Bild 4.39-4.41 zu finden. In Tabelle 4.15 sind 

die für 𝑡 = 200 s verbleibenden Durchbiegungen und Winkelverzüge zusammengefasst und 

die Durchschnittswerte der zwei Wiederholungsversuche pro Referenzfall dargestellt. 

Die in den oberen Bereichen in Bild 4.39-4.41 dargestellten transienten 𝑧-Verschiebungen 

der Punkte P1-P3 (Bild 3.2) weisen allesamt bei 𝑡 ≈ 16 s lokale Verschiebungsmaxima auf, 

welche zu dem Zeitpunkt auftreten, bei welchem die Schweißquelle die mittleren Heftstellen 

überschweißt. Dieses Überschweißen der Heftstellen ist auch in den lokalen Winkelver-

zugsmaxima zum Zeitpunkt 𝑡 ≈ 16 s sichtbar. 

Für R1 unterliegen die transienten 𝑧-Verschiebungen der Punkte P1-P3 und somit die tran-

sienten Winkelverzüge zwischen den zwei Versuchen R1-a und R1-b einer zu starken 

Streuung, weshalb hier eine Wertung der Messergebnisse vergleichend zu R2/R3 kaum 

möglich ist. Demgegenüber sollten die Abweichungen der Winkelverzüge zwischen R2 und 

R3 hauptsächlich auf das differente Umwandlungsverhalten der verwendeten Zusatzwerk-

stoffe zurück zu führen sein, da hier der gleiche Grundwerkstoff S960QL und auch Zusatz-

werkstoffe der gleichen Festigkeitsklasse entsprechend dem Grundwerkstoff S960QL ver-

wendet wurden. Während für R2 (Bild 4.40) mit Ausnahme des lokalen Winkelverzugsma-

xima bei 𝑡 ≈ 16 s ein mit der Zeit monoton ansteigender Winkelverzug zu beobachten ist, 

weist R3 (Bild 4.41) ab 𝑡 ≈ 42 s einen Rückgang des Winkelverzugs auf. Grund hierfür ist 

das spätere Einsetzen der (𝛾→𝛼)-Umwandlung im Schmelzbadbereich, wobei die gegen-

über R2 größere (𝛾→𝛼)-Volumenexpansion des Schweißgutes dem Winkelverzug entge-
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genwirkt. Die Reduktion des Winkelverzugs ist auf die pilzförmige Geometrie des Schmelz-

badbereichs zurückzuführen (Bild 4.1), womit sich die absolute Quervolumenausdehnung 

im oberen Bereich des Schmelzbades stärker als im unteren Bereich auswirkt.  

 S355J2+N – WEKO 4
®
 / R1 

   

  

Bild 4.39  Exp. transienter Verzug S355J2+N – WEKO 4
®
 

 

 

 S960QL – ED-FK 1000
®
 / R2 

   

  

Bild 4.40  Exp. transienter Verzug S960QL – ED-FK 1000
®
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 S960QL – CN 13/4-IG
®
 / R3 

   

  

Bild 4.41  Exp. transienter Verzug S960QL – CN 13/4-IG
®
 

Der sich für 𝑡 = 200 s einstellende Winkelverzug der LTT-Schweißverbindung R3 ist mit 

𝛼(R3-Ø) = 0,63 ° gegenüber 𝛼(R2-Ø)  = 0,9 ° um 30 % reduziert (Tabelle 4.15), was für 

diese Schweißkonfiguration eine Reduzierung des SV-Grundtyps Winkelverzug aufzeigt. 

Ob dies alleine auf den niedrigeren (γ→α)-Umwandlungstemperaturen beruht gilt es im 

Rahmen der numerischen Einflussanalysen zu prüfen. Bei Betrachtung der verbleibenden 

Durchbiegung für 𝑡 = 200 s stellt sich jedoch eine umgekehrte Wirkung ein. Hier fällt die 

Durchbiegung für R3 mit Δ𝑧(R3-Ø) = 0,6 mm gegenüber Δ𝑧(R2-Ø) = 0,46 mm um 23 % 

größer aus. Diese Verstärkung der Durchbiegung ist beim Einsatz von Zusatzwerkstoffen 

mit verringerten (𝛾→𝛼)-Umwandlungstemperaturen verständlich. Da nämlich die Volumen-

expansion des LTT-Zusatzwerkstoffs im oberen breiteren Bereich des Schmelzbades (Pilz-

form) in Längsrichtung eine stärkere Schubkraft als im unteren schmaleren Bereich des 

Schmelzbades verursacht, wird somit die Durchbiegung gefördert. Hier gilt es im Rahmen 

der SV-Validierung zu überprüfen, ob dies auch mittels der numerischen Schweißstruk-

tursimulation nachgebildet werden kann und diese Schlussfolgerung somit keiner statisti-

schen Schwankung unterliegt. 

Tabelle 4.15  Experimentelle Durchbiegungen und Winkelverzüge der Referenzfälle (Bild 4.39-4.41) 

𝒕 = 200 s R1-a R1-b R1-Ø R2-a R2-b R2-Ø R3-a R3-b R3-Ø 

Durchbiegung ∆𝒛 in mm 0,81 1,00 0,9 0,49 0,43 0,46 0,66 0,55 0,6 

Winkelverzug 𝜶 in ° 0,29 0,85 0,57 1,04 0,76 0,9 0,79 0,48 0,63 
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4.6 Modellvalidierung 

4.6.1 Globales Temperaturfeld 

 Temperaturfeldabgleich 

In Bild 4.42 sind die experimentellen und numerisch berechneten Temperaturverläufe der 

Schweißungen R1-R3 gegenübergestellt. Es zeigt sich eine exzellente Übereinstimmung. 

 

Bild 4.42  Experimentelle und numerisch berechnete Temperatur-
verläufe, Positionsangaben für a-g in Tabelle 4.16 

Tabelle 4.16  Position der 
Thermoelemente 

 
z = 6 z = 0 

y = 

a: 5 

b: 6 

c: 7 

d: 7,8 

e: 3,2 

f: 4 

   

y = 

a: 4,8 

b: 6 

c: 7 

d: 8,3 

e: 2 

f: 3 

g: 4,4 

   

y = 

a: 5 

b: 6 

c: 6,9 

d: 7,9 

e: 2,6 

f: 3,6 

g: 4,4 
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 Schmelzbadkonturen 

Bild 4.43 präsentiert die Gegenüberstellung der in Bild 4.1 experimentell abgeleiteten 

Schmelzbadkonturen (blaue Kurven) und der im Rahmen des Temperaturfeldabgleichs 

nachgebildeten Schmelzbadkonturen (graue Flächen). Es zeigt sich eine hervorragende 

Übereinstimmung. 

S355J2+N –  

WEKO 4
®
 / R1 

 

S960QL – 

ED-FK 1000
®
 / R2 

 

S960QL – 

CN 13/4-IG
®
 / R3 

 

Bild 4.43  Berechnete Schmelzbadkonturen (graue Flächen) im Vergleich mit den experimentell 
ermittelten Schmelzbadkonturen (blaue Kurven) 

Die experimentellen und die aus der Temperaturfeldkalibrierung hervorgehenden numeri-

schen Energieeinträge sind in Tabelle 4.17 gelistet. Für einen MAG-Schweißprozess sind 

die aus den unterschiedlichen Energieeinträgen berechneten Wirkungsgrade plausibel. 

Tabelle 4.17  Experimentelle und numerische Energieeinträge 

 
S355J2+N – 

WEKO 4
®
 / R1 

S960QL – 

ED-FK 1000
®
 / R2 

S960QL – 

CN 13/4-IG
®
 / R3 

exp. Energieeintrag - 𝑸exp 222,2 kJ 224,9 kJ 222,8 kJ 

num. Energieeintrag - 𝑸num 194,6 kJ 195,5 kJ 185,1 kJ 

Wirkungsgrad - 𝜼 = 𝑸num/𝑸exp 0,876 0,869 0,831 

 

4.6.2 Umwandlungsverhalten 

 Gebiet der Austenitisierung 

Die Modellierung der austenitischen (𝛼→𝛾)-Festphasenumwandlungen der WEZ und der 

Schmelzbadbereiche führte auf die in Bild 4.44 gezeigten Gebiete der Austenitisierung. Wie 

bereits in Rahmen der thermophysikalischen Modellierung erläutert (Abschnitt 3.2.1.3), 

wurden zum Zwecke der Modellvereinfachung und der Reduzierung des experimentellen 

Aufwandes der Bereich der Feinkornzone und ein Teil der Normalkornzone (Bild 2.1) vom 

Gebiet der Austenitisierung ausgeschlossen. 
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S355J2+N – 

WEKO 4
®
 / R1 

 

S960QL – 

ED-FK 1000
®
 / R2 

 

 

S960QL – 

CN 13/4-IG
®
 / R3 

 

 

Bild 4.44  Berechnetes Austenitisierungsgebiet (graue Flächen) unter Vernachlässigung des durch die 
magentafarbenen Kurven eingeschlossenen Bereichs der teilumgekörnten Zone und Teile der an-
grenzenden Normalkornzone (WEZ-S960QL - Bild 4.2-links) 

 Dilatometerkurven 

Für die  Werkstoffe S355J2+N, S960QL und CN 13/4-IG
®
 sind die experimentellen und 

berechneten Dilatometerkurven für ausgewählte 𝑡 8,5-Zeiten in Bild 4.45-4.47 gegenüberge-

stellt. Zur numerischen  Reproduktion des Austenitisierungsgebiets wurden die experimen-

tell bestimmten 𝐴c1/𝐴c3-Temperaturen der Grundwerkstoffe S355J2+N und S960QL im 

Zuge der Berechnungen zweckmäßig zu höheren Temperaturen verschoben. 

S355J2+N 

Für den Werkstoff S355J2+N wurde mit 𝐹s = 680 °C und 𝐵s = 600 °C ein 20 % ferritisches 

und 80 % bainitisches Festphasengemisch während der (𝛾→𝛼)-Umwandlung modelliert. 

Die Abkühlzeit beträgt 𝑡 8,5 = 14 s. Die experimentelle und berechnete Dilatometerkurve 

stimmen gut überein. 

 
Bild 4.45  Experimentelle und berechnete Dilatometerkurven (S355J2+N) 

S960QL 

Für den Werkstoff S960QL wurde mit 𝑀s = 420 °C eine rein martensitische Festphasenent-

stehung während der (𝛾→𝛼)-Umwandlung nachgebildet. Die Abkühlzeit beträgt 𝑡 8,5 = 10 s. 

Auch hier zeigt sich eine gute Übereinstimmung zwischen der experimentellen und berech-

neten Dilatometerkurve. 
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Bild 4.46  Experimentelle und berechnete Dilatometerkurven (S960QL) 

CN 13/4-IG
®
 

Da der Zusatzwerkstoff CN 13/4-IG
®
 nach Einbringung in die einlagige Nahtvorbereitung 

nur einem Abkühlzyklus unterliegt, wurde auch nur der Abkühlbereich der Dilatometerkurve 

nachgebildet. Die rein martensitische (𝛾→𝛼)-Umwandlung wurde in diesem Beispiel mit 𝑀s 

= 252 °C modelliert. Es zeigt sich eine gute Übereinstimmung der Dilatomerkurven. 

 
Bild 4.47  Experimentelle und berechnete Dilatometerkurven (CN 13/4-IG

®
) 

 

 

4.6.3 Zyklisches Verfestigungsverhalten 

In Bild 4.48/4.49 sind die im Rahmen der Gleeble
®
-Experimente (Tabelle 3.11) messtech-

nisch erfassten und anhand eines FE-Stabmodells simulierten zyklischen Warmzug-

/Warmstauchkurven für den Werkstoff S960QL gegenübergestellt. Die eingezeichneten 

Pfeile geben die Richtung der zyklischen Warmzug-/ Warmstauchversuche an. 

Innerhalb der numerischen Simulation wurde das isotrop-kinematische Verfestigungsverhal-

ten durch die schrittweise Änderung des Skalierungsfaktors 𝑃iso (Gleichung 2.15) variiert. 

Im Vergleich zu den experimentellen Gleeble
®
-Kurven zeigt sich zum einen, dass die aus-

tenitische Festphase für 𝑇 = 1200 °C ein nahezu rein isotropes Verfestigungsverhalten 

aufweist und zum anderen, dass die Anteile kinematischer Verfestigung mit abnehmender 

Temperatur zunehmen, bis schließlich bei Erreichen der Raumtemperatur von 𝑇 = 20 °C die 

kinematische Verfestigung dominiert.  
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Bild 4.48  Isotrop-kinematische Approximation S960QL - Grundwerkstoff 

 

    

Bild 4.49  Isotrop-kinematische Approximation S960QL - Austenit 

 

4.6.4 Berechnete Schweißeigenspannungen 

 SE auf den Oberflächen 

Die Gegenüberstellung der experimentellen und berechneten Oberflächeneigenspannun-

gen 𝜎XX und 𝜎YY wurde bei 𝑥 = 220 vorgenommen (Bild 4.50-4.52). Bei der Bewertung der 

Berechnungsergebnisse ist die Streuung der Messergebnisse in 𝑥-Richtung (Bild 4.33-4.35) 

stets mit einzubeziehen. Die Schmelzbadbereiche sind grau markiert.  

S355J2+N – WEKO 4
®
 / R1 (Bild 4.50) 

Die berechneten SE-Komponenten 𝜎XX und 𝜎YY zeigen bis auf die Breite des berechneten 

Gebiets der maximalen Längseigenspannungen eine gute Übereinstimmung mit den expe-

rimentellen Werten auf, wobei die auf der Unterseite berechneten 𝜎XX-Schultern weit au-

ßerhalb der WEZ um bis zu 10 mm in 𝑦-Richtung abweichen.  

S960QL – ED-FK 1000
®
 / R2 (Bild 4.51) 

Die SE-Komponenten wurden qualitativ gut nachgebildet. Die nennenswerten quantitativen 

Abweichungen treten für die im Schweißnahtbereich der Oberseite berechneten SE auf, 

wobei die an allen drei 𝑥-Positionen gemessenen maximalen Zugspannungen nicht repro-

duziert wurden. Gegenüber R1 wurden für R2 Werkstoffe mit höheren Festigkeitsklassen 

eingesetzt, deren Auswirkungen sich durch höhere Quereigenspannungswerte zeigen. 

S960QL – CN 13/4-IG
®
 / R3 (Bild 4.52) 

Unter Berücksichtigung der SE-Schwankungen in 𝑥-Richtung (Bild 4.35) kam es für R3 

sowohl innerhalb als auch außerhalb des Schmelzbadbereichs zu einer sehr guten qualita-
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tiven und quantitativen Nachbildung der SE auf den Oberflächen. Hier ist hervorzuheben, 

dass der Modellaufbau von R3 im Gegensatz zu R1/R2 ausschließlich auf dem in dieser 

Arbeit experimentell erfassten Werkstoffverhalten beruht. Gegenüber R2 zeigt sich die 

Auswirkung des Einsatzes des LTT-Zusatzwerkstoffs hauptsächlich in der geänderten SE-

Ausbildung im Schmelzbadbereich und der direkt angrenzenden WEZ-Zone. 

S355J2+N – WEKO 4
®
 / R1 

 

  

Bild 4.50  Eigenspannungsvalidierung S355J2+N – WEKO 4
®
 (Röntgen) 

S960QL – ED-FK 1000
®
 / R2 

 

  

Bild 4.51  Eigenspannungsvalidierung S960QL – ED-FK 1000
®
 (Röntgen) 
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S960QL – CN 13/4-IG
®
 / R3 

  

  

Bild 4.52  Eigenspannungsvalidierung S960QL – CN 13/4-IG
®
 (Röntgen) 

 

 SE im Volumen 

In Bild 4.53-4.58 sind die experimentellen und berechneten Volumeneigenspannungen 

gemeinsam dargestellt. Die Auswertungen wurden bei 𝑥 = 220 für die Tiefenpositionen 𝑧 = 

{1,5; 3; 4,5} vorgenommen. Die Schmelzbadbereiche sind grau markiert. Bei der Bewertung 

der Berechnungsergebnisse muss beachtet werden, dass das im Rahmen der Neutronen-

beugungsexperimente verwendete Messvolumen wegen seiner Größe nicht geeignet ist um 

örtlich stark konzentrierte SE-Gradienten hinreichend aufzulösen. 

Unter Berücksichtigung der experimentell eingeschränkten Ortsauflösung der SE-

Gradienten stimmen die experimentellen und berechneten SE sowohl für R2 als auch für 

R3 gut überein. Neben der guten Nachbildung der örtlichen Verteilung aller SE-Kom-

ponenten ist die Reproduktion des unterschiedlichen SE-Niveaus zwischen 𝜎XX und 𝜎YY/𝜎ZZ 

bemerkenswert. Für R2 und R3 weisen vor allem die berechneten Verläufe von 𝜎YY und 𝜎ZZ 

zueinander qualitative Unterschiede auf, welche durch die Neutronenmessung nicht bestä-

tigt werden. Die im R3-Schweißgutbereich bei 𝑧 = {3; 4,5} berechneten, örtlich stark kon-

zentrierten hohen Druckspannungsmaxima (Bild 4.57/4.58) können durch die experimentel-

len Messergebnisse nicht validiert werden.  

Neben der insgesamt erfolgreichen SE-Validierung sei an dieser Stelle angemerkt, dass 

sich der Einsatz des LTT-Zusatzwerkstoffs insofern auf die berechneten SE auswirkt, als 

dass hierdurch die SE der R3-Schweißung gegenüber R2 insbesondere im Bereich des 

Schmelzbades verringert sind.   
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S960QL – ED-FK 1000
®
 / R2 

   

 

Bild 4.53  Eigenspannungsvalidierung S960QL – ED-FK 1000
®
 Oben (Neutron) 

 

 

 

 

 

   

 

Bild 4.54  Eigenspannungsvalidierung S960QL – ED-FK 1000
®
 Mitte (Neutron) 
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Bild 4.55  Eigenspannungsvalidierung S960QL – ED-FK 1000
®
 Unten (Neutron) 

 

 

 

 

S960QL – CN 13/4-IG
®
 / R3 

   

 

Bild 4.56  Eigenspannungsvalidierung S960QL – CN 13/4-IG
®
 Oben (Neutron) 
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Bild 4.57  Eigenspannungsvalidierung S960QL – CN 13/4-IG
®
 Mitte (Neutron) 

 

 

 

 

 

    

 

Bild 4.58  Eigenspannungsvalidierung S960QL – CN 13/4-IG
®
 Unten (Neutron) 
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4.6.5 Berechneter Schweißverzug 

Eine Gegenüberstellung der experimentellen und simulierten transienten Durchbiegungen 

Δ𝑧 und Winkelverzüge 𝛼 ist durch Bild 4.59-4.61 gegeben. Gezeigt sind die Resultate der 

zwei Wiederholungsversuche ‚a‘ und ‚b‘.  

Für die drei Referenzfälle R1-R3 konnten die transienten Verläufe von Δ𝑧 und 𝛼 qualitativ 

sehr gut reproduziert werden. Auch stimmen die simulierten Winkelverzüge in qualitativer 

Hinsicht gut mit den Bild 2.20-links gemachten Beobachtungen überein, wobei der Einsatz 

des LTT-Zusatzwerkstoffs (R3) gegenüber den konventionellen Schweißgütern (R1/R2) zu 

einem ausgeprägten Maximum des Winkelverzugs bei 𝑡 ≈ 40 s führt. 

Weiterhin ist auffällig, dass sowohl die transienten, als auch die bei 𝑡 = 200 s verbleibenden 

Werte von Δ𝑧 und 𝛼 für R1-R3 in ihren Beträgen meist zu niedrig berechnet wurden. Neben 

den möglichen Einflüssen der Schmelzbadgeometrie und der Festphasenverteilung sind 

hierfür die Eigenheiten im Modellaufbau verantwortlich zu machen (Abschnitt 2.3/3.2.1). 

Dies betrifft insbesondere die verzugsmindernden Wirkungen des ‚Shear Locking‘, der 

Vernachlässigung des visko-plastischen Werkstoffverhaltens und der Einsatz der schwa-

chen Kopplung zwischen dem thermischen und dem mechanischen Berechnungsschritt. In 

Anbetracht der eben erläuterten Wirkungen der Modellierungseigenheiten kann dennoch 

von einer guten quantitativen Validierung des SV gesprochen werden. 

 S355J2+N – WEKO 4
®
 / R1 

  

Bild 4.59  Verzugsvalidierung S355J2+N – WEKO 4
®
 

 S960QL – ED-FK 1000
®
 / R2 

  

Bild 4.60  Verzugsvalidierung S960QL – ED-FK 1000
®
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 S960QL – CN 13/4-IG
®
 / R3 

  

Bild 4.61  Verzugsvalidierung S960QL – CN 13/4-IG
®
 

In Tabelle 4.18 sind die für 𝑡 = 200 s verbleibenden Durchbiegungen und Winkelverzüge 

zusammengefasst. Die experimentellen und simulierten Durchschnittswerte der zwei Wie-

derholungsversuche sind in Bild 4.62 dargestellt. 

Der tendenzielle Verlauf von Δ𝑧 zwischen den Referenzfällen R1-R3 wird durch die Simula-

tion ausgezeichnet wiedergegeben, wobei sich insbesondere beim Einsatz des LTT-

Zusatzwerkstoffs (R3) gegenüber dem konventionellen Zusatzwerkstoff (R2) eine verstärkte 

Durchbiegung einstellt. Im Kontrast dazu steht die durch die numerische Berechnung be-

stätigte Abnahme des Winkelverzugs von R2 zu R3 durch den LTT-Einsatz. Somit ist eine 

pauschale Aussage, dass zunehmend niedriger umwandelnde Zusatzwerkstoffe den globa-

len SV reduzieren a priori nicht zulässig, da sich einzelne Grundtypen des SV gegensätz-

lich verhalten können. 

Tabelle 4.18  Simulierte Durchbiegungen und Winkelverzüge der Referenzfälle (Bild 4.59-4.61) 

 R1-a R1-b R1-Ø R2-a R2-b R2-Ø R3-a R3-b R3-Ø 

Durchbiegung ∆𝒛 in mm 0,56 0,57 0,57 0,27 0,28 0,28 0,43 0,36 0,4 

Winkelverzug 𝜶 in ° 0,53 0,53 0,53 0,46 0,50 0,48 0,4 0,37 0,39 

 

  

Bild 4.62  Durchbiegungen und Winkelverzüge der Referenzfälle für 𝑡 = 200 s (Tabelle 4.15/4.18) 

Die thermomechanischen Modelle R1-R3 konnten sowohl thermophysikalisch als auch 

thermomechanisch erfolgreich validiert werden. Besonders hervorzuheben ist, dass sich 

dabei die Modelle R1-R3 in ihrem Umwandlungsverhalten oder Festigkeitsklassen unter-

scheiden. Dies unterstreicht die Einsatzfähigkeit der in dieser Arbeit schematisch einheitlich 

modellierten Schweißstruktursimulationsmodelle für die numerischen Einflussanalysen.  
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5 Diskussion 

Wie im vorangegangenen Abschnitt 4.6 gezeigt werden konnte, führen die vollzogenen 

Modellierungsschritte in Verbindung mit den gewählten Berechnungsmethodiken zu ther-

momechanischen Modellen, welche in der Lage sind, die SE und den SV für Schweißver-

bindungen mit unterschiedlichstem Umwandlungsverhalten und differenten Festigkeitsklas-

sen experimentell abgesichert wiederzugeben. Deshalb wird im Folgenden davon ausge-

gangen, dass die an den Referenzfällen R2 und R3 vollzogenen Variationsrechnungen auf 

qualitativ vertrauenswürde Ergebnisse führen.  

Die SE-Komponenten wurden stets bei 𝑥 = 220 ausgewertet, während sich die Ergebnisse 

zum SV stets auf den Punkt P2 bei 𝑥 = 150 beziehen (Bild 3.2). Die in den Diagrammen 

eingezeichneten grauen Flächen markieren den Schmelzbadbereich. 

5.1 Warmzugkurven 

5.1.1 Dehnratenabhängiges Verfestigungsverhalten 

Für die validierten Referenzfälle wurde für den Bereich 1 der Datensatz 𝜎(𝜀İI) und für den 

Bereich 2 der Datensatz 𝜎(𝜀İ) verwendet. Für die Variation des dehnratenabhängigen Ver-

festigungsverhaltens wurden für die Bereiche 1/2 (Bild 3.15) die unterschiedlichen Warm-

zugkurvendatensätze 𝜎(𝜀İ) und 𝜎(𝜀İI) aus Abschnitt 4.3.5 implementiert.  

In 𝑧-Richtung ist ein sehr ähnlicher Einfluss der auf unterschiedlichen Dehnratenkonzepten 

bestimmten Warmzugkurven auf die SE zu beobachten. Deshalb wurden zur Vermeidung 

von Redundanz nur die SE auf den Oberseiten der Schweißverbindungen dargestellt. 

Die geringen Schwankungen der in Bild 5.1/5.2 dargestellten SE-Komponenten zeigen auf, 

dass die Implementierung der auf unterschiedlichen Dehnratenkonzepten ermittelten 

Warmzugkurven keine signifikante Änderung des SE-Zustands verursacht.   

Nach Bild 4.31/4.32 wird deutlich, dass eine starke Änderung der Spannungs-Dehnungs-

antwort der experimentell bestimmten Warmzugkurven erst für erhöhte Temperaturen ab 

𝑇 ≥ 600 °C auftritt. Somit folgt für den untersuchten Dehnratenbereich, dass das Warm-

zugverhalten unterhalb von 𝑇 < 600 °C den entscheidenden Einfluss auf die sich ausbil-

denden SE ausübt. Es kann geschlussfolgert werden, dass zumindest für die in dieser 

Arbeit untersuchten einlagigen Schweißkonfigurationen der Festigkeitsklasse S960QL auf 

die Implementierung eines dehnratenabhängigen Verfestigungsmodells zur korrekten SE-

Berechnung verzichtet werden kann. 
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S960QL – ED-FK 1000
®
 / R2 

   

 

Bild 5.1  Dehnrateneinfluss S960QL – ED-FK 1000
®
 (Oberseite), Bereich 1/2 nach Bild 3.15 

S960QL – CN 13/4-IG
®
 / R3 

   

 

Bild 5.2  Dehnrateneinfluss S960QL – CN 13/4-IG
®
 (Oberseite), Bereich 1/2 nach Bild 3.15 

Im Gegensatz zu den SE unterliegt der SV einem stärkeren Einfluss. Außer für die Durch-

biegung der Schweißverbindung R3 treten im Variationsbereich SV-Schwankungen um bis 

zu ~20 % auf (Bild 5.3). Weiterhin ist eine Zunahme der Durchbiegung und zugleich des 

Winkelverzugs mit höher werdenden Werten der Warmzugkurven (𝜎(𝜀İI)) beobachten. Im 

Vergleich mit den experimentell bestimmten Durchbiegungen und Winkelverzügen 

(Bild 4.60/4.61) liefert die (validierte) Vorgabe der Spannungs-Dehnungskurven mit Bereich 

1 (𝜎(𝜀İI)) und Bereich 2 (𝜎(𝜀İ)) (Bild 3.15) gegenüber der alleinigen Implementierung der auf 
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der niedrigen konstanten Dehnrate 𝜀İ basierenden Warmzugkurven eine Verbesserung der 

Berechnungsergebnisse, da so für beide SV-Grundtypen höhere Werte berechnet wurden. 

Eine weitere Verbesserung der Berechnungsergebnisse wäre mit Bereich 1 (𝜎(𝜀İI)) und 

Bereich 2 (𝜎(𝜀İI)) erreichbar. Wird also beabsichtigt, eine einlagige Schweißstruktursimula-

tion mit dem Ziel der SV-Berechnung durchzuführen, so ist entweder die in dieser Arbeit 

angewandte Methode zweckmäßig oder es sollte direkt ein dehnratenabhängiges Verfesti-

gungsmodell eingesetzt werden. 

    

Bild 5.3  Durchbiegung und Winkelverzug unter Dehnratenvariation, Bereich 1/2 nach Bild 3.15 

Während die SE kaum einem Dehnrateneinfluss unterliegen, übt das im Hochtemperaturbe-

reich auftretende, durch erhöhte Dehnraten verstärkte Verfestigungsverhalten einen signifi-

kanten Einfluss auf den verbleibenden SV aus. Vom praktischen Anwender kann nicht 

erwartet werden, wie in dieser Arbeit zwei verschiede Datensätze (𝜎(𝜀İ), 𝜎(𝜀İI)) zur Verfü-

gung zu haben. Sind also im Vorfeld von numerischen Schweißstruktursimulationen  Expe-

rimente zum Warmzugverhalten des jeweiligen Werkstoffs notwendig, so ist das Dehnra-

tenkonzept mit der temperaturabhängigen Dehnrate 𝜀İI nach Tabelle 3.11 vorzuziehen. 

5.1.2 Warmzugkurveneigenschaften und Warmzugkurvenanzahl 

Die Berechnungen der validierten Referenzfälle basieren auf der Vorgabe der multilinearen 

isotropen Warmzugkurven aus Abschnitt 4.3.5 mit einem Abstand von Δ𝑇 = 100 K. Für die 

Variation der Warmzugkurveneigenschaften (Tabelle 3.20) wurde mit Var1 für 𝑇 ≥ 600 °C 

ein rein plastisches Fließverhalten berücksichtigt und mit Var2 das plastische Fließverhal-

ten für 𝑇 = 600 °C für alle Warmzugkurven ab 𝑇 ≥ 600 °C übernommen. Im Zuge von Var3 

wurden die Warmzugkurven mit Δ𝑇 = 200 K im Modellaufbau implementiert, wohingegen 

die Warmzugkurven für Var4 im Abstand von Δ𝑇 = 300 K vorliegen. 

 Warmzugkurveneigenschaften - SE 

Beide Variationen führen gegenüber den Referenzfällen R2/R3 zwar zu einer hinreichend 

qualitativen SE-Berechnung, jedoch treten vor allem in der WEZ nicht hinnehmbare quanti-

tative Unterschiede für 𝜎XX auf. Der in der Literatur oft auffindbare Berechnungsansatz des 

ideal plastischen Fließverhaltens kann somit nicht für Schweißverbindungen der Festig-

keitsklasse S960QL empfohlen werden. Bemerkenswert ist, dass Var2 gegenüber Var1 

insgesamt keine wesentlichen SE-Unterschiede liefert, obwohl die in der Datenbank hinter-

legten Warmzugkurven für 𝑇 ≥ 600 °C allesamt die (hohe) Fließgrenze für 𝑇 = 600 °C besit-

zen. Damit wird die bereits im direkt vorangegangenen Teilabschnitt getroffene Aussage 

bestätigt, dass der sich einstellenden SE-Zustand vorrangig durch das Verfestigungsverhal-

ten für Temperaturen 𝑇 < 600 °C bestimmt wird. 
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 Warmzugkurvenanzahl - SE 

Für Var3 zeigen sich exzellente Übereinstimmungen mit den Referenzfällen. Während für 

den mit Var4 variierten Referenzfall R3 eine hervorragende Übereinstimmung mit den SE 

der Referenzwerte erzielt werden konnte, weichen die SE des mit Var4 variierten Referenz-

falls R2 quantitativ erheblich ab. 

Die in Abschnitt 4.3.5 gezeigten Ergebnisse zum experimentell bestimmten Verfestigungs-

verhalten zeigen auf, dass die Fließgrenzen und die Fließkurven im Temperaturbereich von 

300 °C ≤ 𝑇 ≤ 600 °C stark variieren, während sie für 𝑇 < 300 °C relativ kleine Abweichun-

gen aufzeigen. Werden also wie im Variationsfall Var4 bei 𝑇 = 300 °C und dann erst wieder 

bei 𝑇 = 600 °C Warmzugkurven hinterlegt, so werden die Warmzugeigenschaften innerhalb 

dieses Temperaturbereichs durch die Berechnungsalgorithmen linear approximiert. Für den 

mittels Var4 variierten Referenzfall R2 findet jedoch genau in diesem Temperaturintervall 

die martensitische (𝛾→𝛼)-Umwandlung des Grund- und Zusatzwerkstoffs statt. Für den 

variierten Referenzfall R3 trifft dies nur für den Grundwerkstoff zu, während für den LTT-

Zusatzwerkstoff erst ab 𝑇 ≤ 330 °C die martensitische Phasenbildung einsetzt. Hiermit wird 

deutlich, dass vor allem für den eingebrachten Zusatzwerkstoff das Verfestigungsverhalten 

während der (𝛾→𝛼)-Umwandlung durch Vorgabe der in diesem Temperaturbereich relevan-

ten Warmzugkurven gut beschrieben sein muss. 

S960QL – ED-FK 1000
®
 / R2 

 
Bild 5.4  Fließgrenzenvariation S960QL – ED-FK 1000

®
 (Oberseite) 
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Bild 5.5  Fließgrenzenvariation S960QL – ED-FK 1000

®
 (Mitte) 

S960QL – CN 13/4-IG
®
 / R3 

 
Bild 5.6  Fließgrenzenvariation S960QL – CN 13/4-IG

®
 (Oberseite) 
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Bild 5.7  Fließgrenzenvariation S960QL – CN 13/4-IG

®
 (Mitte) 

 Warmzugkurveneigenschaften - SV 

Gute SV-Ergebnisse liefert nur die Var1-Durchbiegung und der Var2-Winkelverzug des 

variierten Referenzfalls R2. Die restlichen Berechnungen zur Variation der Warmzugkur-

veneigenschaften sind als ungenügend zu bewerten. Da sich die globale Schweißformän-

derung aus einer Überlagerung einzelner Grundtypen des SV, zum Beispiel der Durchbie-

gung und dem Winkelverzug, zusammensetzt, sind die Berechnungsmethoden unter An-

wendung von Var1/2 ungeeignet den gesamten SV-Zustand realitätsnah abzubilden. 

 Warmzugkurvenanzahl - SV 

Die mit Var3 variierten Referenzfälle R2/R3 zeigen exzellente Übereinstimmungen mit den 

SV-Referenzwerten. Unter Einsatz von Var4 liefert nur der variierte Referenzfall R3 ein 

hervorragendes Ergebnis, während für den variierten Referenzfall R2 sehr große Unter-

schiede zu den SV-Referenzwerten auftreten. Wie für den SE-Fall bereits erläutert, ist hier 

die Ursache in der Warmzugkurvenvorgabe während der (𝛾→𝛼)-Umwandlung zu suchen. 

   

Bild 5.8  Durchbiegung und Winkelverzug unter Variation der Warmzugkurven (Tabelle 3.20) 
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Es lässt sich schlussfolgern, dass das in der Praxis oft eingesetzte Berechnungsmodell der 

ideal plastischen Verfestigung zur SE- und SV-Berechnung der hier untersuchten hochfes-

ten Schweißkonfigurationen ungeeignet ist. Sehr erfolgreich hingegen war die Reduzierung 

der Anzahl der hinterlegten Warmzugkurven mit einem Temperaturabstand von Δ𝑇 = 200 K, 

was den experimentellen Aufwand zur Bestimmung der Werkstoffkennwerte erheblich re-

duziert. Werden die Warmzugkurven für den Temperaturbereich der (𝛾→𝛼)-Umwandlung 

vorgegeben, so ist für die korrekte Berechnung der SE sogar eine Reduzierung der Anzahl 

der Warmzugkurven mit einem Abstand von Δ𝑇 = 300 K möglich. 

5.2 Umwandlungsplastizität 

Die Ergebnisse für den latent schrumpfenden Fall sind in Bild 5.9/5.10 und Bild 5.11 darge-

stellt. Die Änderungen der SE mit äußerer Schrumpfbehinderung sind in Bild 5.12/5.13 

gezeigt. Zur Vermeidung von Redundanz wird darauf verzichtet die SE auf den Unterseiten 

(𝑧 = 0) zu zeigen, da sich diese gleichartig wie die SE auf den Oberseiten (𝑧 = 6) verhalten. 

5.2.1 K-Variation bei latenter Schrumpfung 

 Schweißeigenspannungen 

Der Vergleich der SE-Ergebnisse zwischen R2 und R3 zeigt auf, dass sich die SE-Ände-

rungen unter 𝐾-Variation qualitativ gleich verhalten, wobei für R3 vor allem im und um den 

Bereich der Schweißnaht quantitativ größere Änderungen auftreten. Auf Grund der gleichen 

Festigkeitsklassen von R2 und R3 ist dieser Effekt auf die Wirkung der mit durchschnittlich 

Δ𝑀s = -130 K später einsetzenden (𝛾→𝛼)-Umwandlung des Zusatzwerkstoffs von R3 zu-

rückzuführen. Durch die größer ausfallende Volumenexpansion bauen sich höhere Um-

wandlungsspannungen auf, womit sich wiederum der UP-Effekt stärker auswirkt. 

Im Volumen (𝑧 = 3) weisen alle SE-Komponenten das gleiche Verhalten bei wachsendem 

𝐾-Wert auf, indem sie im Schmelzbadbereich und im direkt angrenzenden Bereich der 

WEZ zum Teil ansteigen und in entfernteren Bereichen der WEZ abfallen beziehungsweise 

relaxieren. Auf den Oberflächen ist für 𝜎XX unter der Zunahme der 𝐾-Werte im gesamten 

Umwandlungsbereich ein Anwachsen zu verzeichnen, während sich 𝜎YY im und um den 

Schmelzbadbereich verringert und außerhalb erhöht. Die SE-Komponente 𝜎ZZ zeigt auf den 

Oberflächen grundsätzlich eine Abnahme bei wachsendem 𝐾-Wert, wobei die gegenüber 

𝜎XX und 𝜎YY relativ kleinen Änderungen von 𝜎ZZ für R2 geringer ausfallen als bei R3.  

Die 𝐾-Variation zwischen 𝐾1 und 𝐾5 führt für 𝜎XX und 𝜎ZZ zu einem Streuband mit deutli-

chen oberen und unteren Grenzen. Für 𝜎YY kann nur im Volumen der Schweißnaht ein 

eindeutiges Streuband beobachtet werden, während in der WEZ zumindest kein divergen-

tes Verhalten bei der Zunahme von 𝐾 auftritt. Das Auftreten von Streubändern ist insoweit 

verständlich, als das sich für 𝐾1 = 0 MPa
-1

 die Umwandlungsspannungen voll ausbilden 

können. Für 𝐾 → ∞ können sich keine Umwandlungsspannungen aufbauen und die (𝛾→𝛼)-

Umwandlung nimmt hauptsächlich auf Grund des Wechsels der Warmfließgrenzen von der 

𝛾-Phase auf die 𝛼-Phase einen Einfluss auf die SE-Ausbildung. 
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 SE auf den Oberseiten und im Volumen – R2 / R3 

 

Bild 5.9  UP-𝐾-Variation bei latenter Schrumpfung (Oberseite) 

 

    

Bild 5.10  UP-𝐾-Variation latent schrumpfend (Mitte) 
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Numerische Untersuchungen zum 𝐾-Einfluss auf niedriglegierte Schweißverbindungen 

wurden in [72-76] durchgeführt (Abschnitt 2.2.2.2). In [72, 73] führte die Berücksichtigung 

der UP ebenso wie für R2/R3 zu erhöhten Längseigenspannungen im Nahtbereich einer 

S355J2+N-Laser-Blindnahtschweißung. Hier betragen die Unterschiede zwischen den 

Berechnungen mit und ohne UP auf der Oberfläche bis zu Δ𝜎XX ≈ +400 MPa. Vergleichend 

hierzu beläuft sich für R2 der SE-Unterschied unter Anwendung von 𝐾1 und 𝐾3 (Tabelle 

3.21) nur auf Δ𝜎XX ≈ -140 MPa, obwohl die unterschiedlichen Festigkeitsklassen der Werk-

stoffe S355J2+N und S960QL (R2) größere SE-Unterschiede erwarten lassen. Da Blind-

nahtschweißungen gegenüber (MAG-)Schweißungen mit V-Naht (R2) eine höhere Naht-

steifigkeit aufweisen, lässt sich schließen, dass die UP eine umso größere Wirkung auf die 

SE ausübt, desto höher die Nahtsteifigkeit der jeweiligen Schweißkonfiguration ist. Die SE-

Komponente 𝜎YY und 𝜎ZZ können nicht verglichen werden, da diese in [72, 73] nicht ausge-

wertet wurden. 

Die Ergebnisse dieser Studie können die an einem martensitischen Edelstahl gewonnen 

Resultate aus [76] nicht bestätigen, wobei in [76] eine  Reduzierung von 𝜎XX unter Berück-

sichtigung der UP beobachtet wurde. Auch hier wurden 𝜎YY und 𝜎ZZ nicht ausgewertet. 

In [78] wurde die Schweißverbindung R1 analysiert. Auch wenn sich die Lage der SE-

Extremwerte gegenüber R2/R3 quer zur Schweißrichtung leicht unterscheiden, so verhalten 

sich die qualitativen Änderungen der SE-Komponenten zwischen R1-R3 unter 𝐾-Variation 

prinzipiell ähnlich, wobei vor allem im Bereich der Schweißnaht für den Fall R3 die größten 

Änderungen auftreten. Neben der (γ→α)-Umwandlungstemperatur ist dies auf die wesent-

lich höheren Festigkeitsklassen von R2/R3 zurückzuführen, da sich durch die höheren 

Warmstreckgrenzen höhere Umwandlungsspannungen aufbauen und der umwandlungs-

plastische Effekt verstärkt auftritt. 

In [77, 79] wurde der Einfluss der UP auf die SE-Komponenten 𝜎XX und 𝜎YY der Oberflä-

chen von LTT-Blindnahtschweißungen (MAG) untersucht. In der nicht validierten numeri-

schen Untersuchungen aus [77, 79] führte die Erhöhung des 𝐾-Wertes im Schweißnahtbe-

reich zur Relaxation von 𝜎XX und 𝜎YY, was im Fall von R3 nur für 𝜎YY bestätigt werden kann. 

Ebenso abweichend zu R3 wurde kein merklicher Einfluss auf die SE in der WEZ festge-

stellt. In [79] treten zwischen den Berechnungen mit und ohne UP SE-Differenzen mit Δ𝜎XX 

≈ +350 MPa beziehungsweise mit Δ𝜎YY ≈ -250 MPa auf, welche mit denen am Fall R3 er-

mittelten Absolutbeträgen der Differenzen Δ𝜎XX ≈ +200 MPa und Δ𝜎YY ≈ +200 MPa in ihrer 

Größenordnung gut übereinstimmen. Die Aussage der Autoren beider Studien, dass die UP 

im Modellaufbau numerischer Berechnungen von LTT-Schweißverbindungen berücksichtigt 

werden muss, kann durch die Untersuchung an R3 bestätigt werden. 

Die Analysen zeigen auf, dass im Fall von R2 der UP-Parameter 𝐾 zumindest in seiner 

realen Größenordnung vorgegeben werden sollte um die SE realitätsnah abzubilden. Dies 

wird bei der Betrachtung der SE-Komponenten 𝜎YY(𝑧 = 6) und 𝜎XX(𝑧 = 3) (Bild 5.9/5.10-

links) deutlich. Bezieht man die SE-Komponenten 𝜎XX(𝑧 = 6), 𝜎YY(𝑧 = 6) und 𝜎YY(𝑧 = 3) ein 

(Bild 5.9/5.10-rechts), so sollte im Fall von R3 der UP-Parameter 𝐾 in seiner korrekten 

Größe gewählt werden. Für die beiden Fälle R2/R3 führt die Vernachlässigung der Um-

wandlungsplastizität mit 𝐾1 = 0 MPa
-1

 zu ungenügenden SE-Berechnungsergebnissen. 

 Schweißverzug 

Der Datenauszug aus Bild 5.11 liefert für R2 eine ~4 % größere und für R3 eine ~7 % grö-

ßere Durchbiegung zwischen den Berechnungen mit 𝐾0 = 0 (ohne UP) und 𝐾3 (experimen-
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teller 𝐾-Wert). Weiterhin folgt für R2 ein ~7 % erhöhter und für R3 ein mit ~3 % verringerter 

Winkelverzug bei Vernachlässigung der UP. Für die 𝐾-Parameter größer dem experimen-

tellen Wert nehmen die Durchbiegungen und die Winkelverzüge verstärkt zu. 

Hinsichtlich des gesamten Variationsbereichs reagiert die Durchbiegung und der Winkel-

verzug von R3 empfindlicher auf die 𝐾-Variation als R2. (Bild 5.11). Da beide Schweißver-

bindungen den gleichen Grundwerkstoff S960QL besitzen, ist dies auf die gegenüber R2 

herabgesetzte (𝛾→𝛼)-Umwandlungstemperatur des LTT-Zusatzwerkstoffs CN 13/4-IG
®
  

von R3 zurückzuführen. Daraus folgt, dass der Einfluss des UP-Parameters 𝐾 verstärkt 

auftritt, wenn der Zusatzwerkstoff gegenüber dem Grundwerkstoff bei niedrigeren Tempera-

turen die (𝛾→𝛼)-Phasenumwandlung durchläuft.  

Die Literaturschau liefert leider nur sehr wenige systematische Untersuchungen zum Ein-

fluss des 𝐾-Parameters auf die Durchbiegung und den Winkelverzug. Zumindest in [79] 

wurden die beiden SV-Grundtypen unter dem 𝐾-Einfluss einer LTT-Schweißverbindung 

untersucht. Die Aussage aus [79], dass die Berücksichtigung der UP mit dem realen Wert 

des 𝐾-Parameters zu einer starken Reduzierung der beiden eben genannten SV-Grund-

typen führt, kann zumindest für die hier untersuchten Fälle nicht bestätigt werden.  

Sollte im Rahmen von numerischen Strukturanalysen der Fokus auf die Berechnung des 

SV gerichtet sein, so kann entsprechend der in dieser Arbeit untersuchten Schweißkonfigu-

rationen die Durchbiegung und der Winkelverzug mit der Vorgabe von 𝐾0 = 0 hinreichend 

genau berechnet werden. 

    

Bild 5.11  Durchbiegung und Winkelverzug unter 𝐾-Variation für R2 und R3 (Tabelle 3.21) 

 

5.2.2 K-Variation bei äußerer Schrumpfbehinderung 

Die 𝐾-Variation an den Schweißverbindungen R2/R3 mit äußerer Schrumpfbehinderung 

verursacht sowohl sehr ähnliche qualitative als auch quantitative SE-Änderungen wie für 

die latent schrumpfenden Fälle. Da unter äußerer Schrumpfbehinderung stark erhöhte SE 

auftreten, lässt sich somit schlussfolgern, dass die relative Auswirkung der UP auf die SE 

weitestgehend unabhängig vom SE-Zustand ist. Somit ist der relative Einfluss der Umwand-

lungsplastizität auf die SE auch unabhängig von Einspanngrad.  
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SE auf den Oberseiten und im Volumen – R2 / R3 

 

Bild 5.12  UP-𝐾-Variation ohne und mit äußerer Schrumpfbehinderung (Oberseite) 

 

 

Bild 5.13  UP-𝐾-Variation ohne und mit äußerer Schrumpfbehinderung (Mitte) 
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5.3 Martensitische Umwandlung des LTT-Schweißguts 

Die Einflussanalyse der 𝑀s-Temperatur des Zusatzwerkstoffs von R3 wurde anhand der 

Variation von 𝑀s, Ø im Bereich 107,5 °C ≤ 𝑀s, Ø ≤ 420 °C nach Abschnitt 3.2.2.3 durchge-

führt. Die SE sind in Bild 5.14/5.15 und die zugehörigen SV in Bild 5.17/5.18 aufgezeigt.  

 Schweißeigenspannungen 

   

 

Bild 5.14  Ms-Variation des Zusatzwerkstoffs – S960QL – CN 13/4-IG
®
 (Oberseite) 

 

   

 

Bild 5.15  Ms-Variation des Zusatzwerkstoffs – S960QL – CN 13/4-IG
®
 (Mitte) 

 

In Bild 5.16 sind die Längseigenspannungen der Schweißnahtmitte grafisch dargestellt. Auf 

den Oberflächen als auch im Volumen werden die maximalen Druckspannungen bei etwa  

170 °C ≤ 𝑀s ≤ 232,5 °C erreicht. Dies steht in guter Übereinstimmung mit den experimentel-



119 

len Mehrlagenschweißungen aus [114] (Bild 2.10) und [115], wobei die Druckmaxima in 

[114] bei 𝑀s ≈ 250 °C und in [115], bei 𝑀s = 191 °C ausgemacht wurden. Die rein simulative 

Untersuchung einer einlagigen Schweißverbindung aus [125] (Bild 2.19) liefert dagegen 

erst bei 𝑀s = 150 °C das Druckmaximum. Die mit  Δ𝑀s = 100 K recht starke Schwankung 

für das Auftreten der Druckmaxima zeigt auf, dass eine pauschale Vorgabe von 𝑀s zur 

Einstellung des optimalen Druckmaximums für 𝜎XX a priori nicht möglich ist, sondern die 

jeweilige Schweißkonfiguration separat betrachtet werden muss. 

 

Bild 5.16  Längseigenspannungen in Schweißnahtmitte unter Ms,Ø -Variation 

Im Gegensatz zu 𝜎XX sind für die Querspannungen 𝜎YY kein klarer Trend zur SE-Ent-

wicklung beim Herabsetzen von 𝑀s auszumachen. So führt zum Beispiel die Verringerung 

von 𝑀s im Volumen der Schweißverbindung global zu erhöhten Werten von 𝜎YY, was je-

doch auf den Oberflächen nur für die Schweißnahtmitte zu beobachten ist. Im Übergangs-

bereich von der Schweißnaht zur WEZ beziehungsweise in der WEZ kehrt sich hier die 

Wirkung um und niedrigere 𝑀s-Temperaturen reduzieren die SE-Komponente 𝜎YY. Bemer-

kenswert ist vor allem, dass die größte Änderung von 𝜎YY im Bereich der (𝛾→𝛼)-Umwand-

lung des Grundwerkstoffs S960QL von 357,5 °C ≤ 𝑀s ≤ 420 °C sprunghaft auftritt und bei 

weiter fallenden Werten von 𝑀s die Quereigenspannungen nahezu unverändert bleiben. 

Diese steht im starken Kontrast zu den Untersuchungen aus [114] (Bild 2.10) und [125] 

(Bild 2.19), wo eine stetige Verringerung von 𝜎YY mit fallender 𝑀s-Temperatur folgt.  

Während sich die Normalspannungen 𝜎ZZ auf den Oberflächen nahezu unbeeinflusst zei-

gen, ist im Volumen ein starker 𝑀s-Einfluss zu erkennen. Auch hier tritt eine sprunghafte 

Änderung von 𝜎ZZ im Bereich von 357,5 °C ≤ 𝑀s ≤ 420 °C auf, wobei sich 𝜎ZZ in der 

Schweißnahtmitte um circa Δ𝜎ZZ  ≈ -242 MPa verringert und in der WEZ um circa Δ𝜎ZZ  ≈ 

+201 MPa erhöht. Zum Einfluss von 𝑀s auf 𝜎ZZ lassen sich in der betrachteten Literatur 

leider keine systematischen Untersuchungen finden. 

Es zeigt sich, dass sich die Längs-, Quer- und Normalspannungen unter dem Einfluss der 

𝑀s-Temperatur zum Teil sehr gegensätzlich verhalten. Hierbei ist es entscheidend, ob die 

Auswertungen auf den Oberflächen oder im Volumen stattfinden, ob der Schweißnahtbe-

reich oder der WEZ-Bereich betrachtet wird und ob die (𝛾→𝛼)-Umwandlung des Schweiß-

guts zeitgleich mit der (𝛾→𝛼)-Umwandlung des Grundwerkstoffs stattfindet. Je nachdem 

welche SE-Komponente man wo reduzieren möchte erscheint eine 𝑀s-Reduktion mehr 

oder weniger sinnvoll. Wegen der hier durchgeführten Einflussanalyse lässt die Recherche 

in der gängigen Literatur die Vermutung zu, dass die Auswertepositionen der SE unter 𝑀s-

Einfluss oft zur vorteilhaften Darstellung der SE-Verringerung gewählt wurden beziehungs-

weise die Präsentation der durch die 𝑀s-Reduktion hervorgerufenen Erhöhung bestimmter 

SE-Komponenten vermieden wird.  
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 Schweißverzug 

In der Literaturschau finden sich systematische Untersuchungen zum positiven Einfluss der 

𝑀s-Temperatur von LTT-Zusatzwerkstoffen auf die Reduzierung des Winkelverzugs. Die 

jedoch ebenso wichtige Durchbiegung findet meist keine Beachtung oder wird nur verein-

zelt betrachtet. Dies könnte in der bereits experimentell nachgewiesenen (Bild 4.62-links) 

Verstärkung der Durchbiegung mit fallender 𝑀s-Temperatur liegen, welche den LTT-Einsatz 

zum Zweck der (globalen) Verzugsminimierung als ungeeignet herausstellt. Wie durch die 

numerische Einflussanalyse deutlich wird (Bild 5.18-links), erhöht sich der verbleibende 

Winkelverzug im Bereich von 170 °C ≤ 𝑀s ≤ 420 °C sukzessive mit fallender 𝑀s-Temperatur 

um bis zu 84 %. Erst beim Auftreten unvollständiger (𝛾→𝛼)-Umwandlung und somit rück-

läufiger Volumenexpansion zeigt sich eine leichte Abnahme bei 𝑀s = 107,5 °C. Die Auswir-

kung des Einsetzens der (𝛾→𝛼)-Umwandlung des LTT-Zusatzwerkstoffs auf die Erhöhung 

der Durchbiegung lässt sich am zugehörigen transienten Verlauf für 𝑀s = 170 °C in 

Bild 5.17-links erkennen. Hier tritt im Zeitbereich von 170 s ≤ 𝑡 ≤ 200 s ein sprunghafter 

Anstieg der Durchbiegung auf, wobei mit 𝑡 ≈ 170 s die (𝛾→𝛼)-Umwandlung beginnt und 

diese bei 𝑡 ≈ 210 s zum Großteil abgeschlossen ist. Die Zunahme der Durchbiegung ist 

durch die Reduktion der Längsschrumpfung, verursacht durch eine gegenläufige Volumen-

expansion, begründbar. So führt die in Tiefenrichtung ungleichförmige Verteilung des LTT-

Schweißguts (Pilzform) im oberen Bereich der Stumpfstoßverbindung zu einer gegenüber 

dem angrenzenden Grundwerkstoff verstärkten Schubwirkung, welche im unteren schmale-

ren Bereich schwächer ausfällt. Somit resultieren über die Blechdicke hinweg verschiedene 

Volumendehnungen in Längsrichtung des Schweißguts, was den Biegeverzug verstärkt. 

Ein gegensätzliches Resultat liefert die Untersuchung einer T-Stoßkonfiguration aus [124]. 

Im Gegensatz zur realen Schweißung, wo kein Einfluss der 𝑀s-Temperatur des Schweiß-

guts auf die Durchbiegung erkennbar war, wurde in der numerischen Untersuchung bei 

verringerter 𝑀s-Temperatur eine 50 %ige Reduktion der Durchbiegung festgestellt. Leider 

geben die Autoren hierfür keine Begründung. Zudem steht die Aussagekraft der numeri-

schen Simulation in Frage, da der experimentelle Befund hinsichtlich der Durchbiegung 

qualitativ nicht nachgebildet werden konnte. 

Die Entwicklung des verbleibenden Winkelverzugs mit fallender 𝑀s-Temperatur (Bild 5.18-

rechts) zeigt mit 𝛼(R3) als Normierungswert eine Schwankungsbreite von -3 % und +9 % 

auf. Da kein klarer Trend zu erkennen ist, kann in diesem Fall von keinem eindeutigen 

Einfluss von 𝑀s auf den Winkelverzug gesprochen werden. Dies steht im Kontrast zu der in 

Bild 4.62-rechts gemachten Beobachtung, wo R3 gegenüber R2 einen verringerten Winkel-

verzug aufweist. Wie die numerische Einflussanalyse jedoch bestätigt, scheint dies nicht an 

den differenten 𝑀s-Temperaturen der Zusatzwerkstoffe zu liegen. Da zwischen R2 und R3 

die Schweißparameter, die Schweißkonfiguration und die Festigkeitsklassen der Zusatz-

werkstoffe gleich sind, ist mit Ausnahme von 𝑀s der Zusatzwerkstoffe eine verbleibende 

signifikante Abweichung in der Schmelzbadgeometrie zu finden, welche bei der Modellent-

wicklung der numerischen Simulation berücksichtigt wurde (Bild 4.43). Es lässt sich 

schlussfolgern, dass zumindest für den hier untersuchten Fall einer vollständig durch-

schweißten einlagigen Stumpfstoßverbindung die Varianz der Schmelzbadgeometrie den 

entscheidenden Einfluss bei der Winkelverzugsausbildung ausübt. 

Es ist auffällig, dass die in der gängigen Literatur auffindbaren systematischen Untersu-
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chungen zum 𝑀s-Einfluss der Zusatzwerkstoffe Schweißkonfigurationen betrachten, bei 

denen keine vollständige Durchschweißung in Dickenrichtung auftritt. Hierbei handelt es 

sich entweder um mehrlagige Schweißungen (U-Naht)  oder um einlagige Schweißungen 

wie Blindnähte und T-Stöße mit Kehlnaht. Eine sukzessive Verringerung des Winkelverzugs 

wie in Bild 2.15 [122] oder gar das Auftreten eines zugehörigen Verzugsminimums mit 

fallender 𝑀s-Temperatur, wie es in [113] (Bild 2.9), [124] (Bild 2.16/2.17) und [126] (Bild 

2.20) zu finden ist, wird durch die hier vorliegende Analyse nicht bestätigt (Bild 5.18-rechts). 

Aus der Blindnahtstudie mit aufgebrachten Zusatzwerkstoff aus [122] (Bild 2.15) geht her-

vor, dass sich die relative Änderung des Winkelverzugs bei 𝑀s-Konstanz des Schweißguts 

mit zunehmender Blechstärke vergrößert. Die ebenso an einer Blindnaht ausgeführte Un-

tersuchung ohne oberflächlich aufgebrachten Zusatzwerkstoff in [126] (Bild 2.20) zeigt 

einen großen 𝑀s-Einfluss auf den Winkelverzug. Hier kam es mit einer Blechstärke von 9 

mm zu einer Einschweißtiefe von nur 3 mm, was für einen gegenüber der Blechdicke gerin-

gen Wärmeeintrag spricht. Im Gegensatz dazu kam es in der hier vorliegenden Arbeit zur 

vollständigen Durchschweißung und somit zu einem gegenüber der Blechstärke relativ 

größeren Wärmeeintrag, wobei nach Bild 5.18-rechts nahezu kein 𝑀s-Einfluss erkennbar 

ist. Dies zeigt, dass der Winkelverzug beim einlagigen Schweißen nicht nur von der 𝑀s-

Temperatur und der Schmelzbadgeometrie abhängt, sondern auch signifikant von der 

Blechstärke und dem Wärmeeintrag beeinflusst wird. Somit liegt der Schluss nahe, dass es 

eine ähnliche qualitative Korrelation der eben erwähnten Einflussgrößen auf den Winkel-

verzug geben muss, wie er in Bild 2.18 [124] für eine T-Stoßverbindung identifiziert wurde.  

Als weitere Einflussgrößen sind die durch Reaktions- und Zwängungsspannungen verur-

sachten (globalen) Schrumpfungsbehinderungen in Betracht zu ziehen. Als Beispiel hierfür 

kann die transiente Ausbildung des Winkelverzugs aus [126] (Bild 2.20-links) mit dem in 

dieser Arbeit ermittelten transienten Verlauf aus Bild 5.17 verglichen werden. In beiden 

Untersuchungsfällen wird deutlich, dass der sich einstellende Winkelverzug auch von dem 

erreichten Maximalwert abhängt, welcher umso größer ist, je später die (𝛾→𝛼)-Umwand-

lung des Zusatzwerkstoffs einsetzt. Auch wenn die transienten Verläufe qualitativ sehr gut 

übereinstimmen, so bildet sich in dieser Arbeit im Gegensatz zur Untersuchung in [126] 

eine qualitativ völlig andere beziehungsweise gar keine Abhängigkeit des verbleibenden 

Winkelverzugs von der 𝑀s-Temperatur aus. Hier zeigt sich, dass trotz ähnlicher Schweiß-

konfigurationen bereits kleine Abweichungen in der Nahtsteifigkeit und in der Bauteilgeo-

metrie einen signifikanten Einfluss auf die globale Verzugsgröße Winkelverzug nehmen. 

Transiente Ausbildung der Durchbiegung und des Winkelverzugs 

    

Bild 5.17  Transiente Durchbiegung und Winkelverzug unter Ms-Variation des Zusatzwerkstoffs 
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Verbleibende Durchbiegung und Winkelverzug 

   

Bild 5.18  Durchbiegung und Winkelverzug unter Ms-Variation des Zusatzwerkstoffs von R3 

Es folgt, dass durch den alleinigen LTT-Einsatz eine globale SV-Minimierung nicht a priori 

angenommen werden kann, auch wenn die Vielzahl an den eigentlich nur akademisch 

verwertbaren Blindnahtuntersuchungen eine andere Erwartung aufkommen lassen. Der im 

Zuge der Literaturschau stets positiv herausgestellte Effekt von LTT-Zusatzwerkstoffen zur 

Reduzierung des globalen SV kann nicht bestätigt werden. Zudem kann geschlussfolgert 

werden, dass der LTT-Einsatz weder zur Minimierung der Durchbiegung noch zur ange-

nommen Minimierung des Winkelverzugs a priori von Nutzen ist, da es eine Vielzahl von 

weiteren Einflussgrößen gibt, welche einen starken Einfluss auf den SV nehmen.  

5.4 Aufmischungseffekt 

Die Analysen zum Aufmischungseffekt basieren auf den in Abschnitt 3.2.2.4 erläuterten 

Methodiken und beruhen auf den an R3 durchgeführten Variationsrechnungen. Bevor auf 

die Ergebnisse der Variationsrechnungen eingegangen wird, erscheint es im Vorab sinnvoll 

eine Erläuterung zum Entstehungsmechanismus des Aufmischungseffektes vorzunehmen. 

5.4.1 Transiente Ausbildung der Volumeneigenspannungen  

An den in Bild 3.17 eingezeichneten Positionen wurden die transienten SE-Komponenten 

und martensitischen α-Festphasenanteile auf Höhe von 𝑧 = {4,25; 4,75} extrahiert. Die ent-

sprechenden transienten Verläufe sind für die Fälle der homogenen und inhomogenen 

Aufmischung in Bild 5.19/5.20 präsentiert. 

Bei homogener Aufmischung (Bild 5.19) setzt die martensitische (γ→α)-Umwandlung des 

gesamten LTT-Schweißguts bei 𝑡 ≈ 70 s (𝑀s, Ø = 295 °C) ein, wodurch der schrumpfungs-

bedingte SE-Aufbau mit fortschreitendem Anwachsen des martensitischen Phasenanteils 

durch die Umwandlungsspannungen bis in den Druckspannungsbereich hinein kompensiert 

wird. Für beide Extraktionspositionen ist mit fortschreitender Zeit die Wirkung der Umwand-

lungsspannungen gleichermaßen zu beobachten. 

Für den Fall der inhomogenen Aufmischung (Bild 5.20) entwickeln sich die SE-Komponen-

ten durch die differenten 𝑀s-Temperaturen der Bereiche A und B mit 𝑀s, A = 330 °C und 

𝑀s, B = 260 °C unterschiedlich. Auf Höhe von 𝑧 = 4,75 verursacht das Einsetzen der (𝛾→𝛼)-

Umwandlung des Bereichs A im Zeitbereich von 60 s ≤ 𝑡 ≤ 82 s eine SE-Reduktion, wäh-

rend sich die auf Höhe von 𝑧 = 4,25 ausbildenden SE davon nahezu unbeeinflusst zeigen. 

Bei Einsetzen der (𝛾→𝛼)-Umwandlung des Bereichs B bei 𝑡 > 82 s wirken die Umwand-
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lungseigenspannungen auf Höhe von 𝑧 = 4,25 stark SE-reduzierend, während zeitgleich auf 

Höhe von 𝑧 = 4,75 für 𝜎XX und 𝜎YY die SE-Reduktion unterbrochen wird und sich zuneh-

mend Zugspannungen aufbauen. Die SE-Differenzen zwischen 𝑧 = 4,75 und 𝑧 = 4,25 sind 

dadurch zu erklären, dass die Volumenexpansion des knapp unterhalb der Grenzschicht 

zwischen den Bereichen A und B liegenden Werkstoffs den direkt oberhalb der Grenz-

schicht liegenden Werkstoff streckt. Die so entstehenden SE-Differenzen beziehungsweise 

steilen SE-Gradienten stellen den durch die inhomogene Aufmischung bedingten Aufmi-

schungseffekt dar.  

Die soeben durchgeführte Betrachtung der transienten Ausbildung der SE lässt schließen, 

dass der durch die inhomogene Aufmischung verursachte Aufmischungseffekt maßgeblich 

vom Unterschied des Fortschritts der martensitischen Festphasenbildung zwischen den 

direkt an der Grenzschicht anliegenden oberen und unteren Werkstoffbereichen abhängt. 

homogene Aufmischung 

  

Bild 5.19  Transiente SE-Komponenten in Grenzschichtnähe - homogene Aufmischung 

 

inhomogene Aufmischung 

   

Bild 5.20  Transiente SE- Komponenten in Grenzschichtnähe - inhomogene Aufmischung 
 

5.4.2 Vergleich zu den experimentellen Messergebnissen 

Die experimentell ermittelten und unter Annahme homogener/inhomogener Aufmischung 

numerisch berechneten SE und SV sind in Bild 5.21-5.24 und Bild 5.25/5.26 gegeben. 

 Schweißeigenspannungen 

Bezüglich der SE auf den Oberflächen bewirkt die Berücksichtigung der inhomogenen 

Aufmischung generell eine Verbesserung der Berechnungsergebnisse. 

Die im Volumen berechneten SE zeigen keinen eindeutigen Trend auf. Hier werden die im 

Schmelzbadbereich berechneten SE durch die Einbindung der inhomogenen Aufmischung 

sogar teilweise verschlechtert. Bemerkenswert ist, dass die durch die inhomogene Aufmi-

schung berechneten steilen SE-Gradienten im Bereich der Grenzschicht der Bereiche A 
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und B (Bild 5.20) durch die Neutronenbeugung nicht nachgewiesen werden. Das liegt zum 

einen daran, dass die Messpositionen der Neutronenbeugung für den messtechnischen 

Nachweis des Aufmischungseffektes in 𝑧-Richtung zu weit auseinander liegen und das die 

etwaigen lokal stark konzentrierten SE-Gradienten durch das integrale Messverfahren der 

Neutronenbeugung nicht aufgelöst werden können. Hier zeigt sich deutlich der Vorteil der 

numerischen Schweißstruktursimulation, mit deren Hilfe es möglich ist, solch steile und 

örtlich hoch konzentrierte SE-Gradienten ausreichend ortsaufgelöst darzustellen. 

SE auf den Oberflächen bei homogener und inhomogener Aufmischung 

 

 

Bild 5.21  Oberflächeneigenspannungen bei homogener und inhomogener Aufmischung  

SE im Volumen bei homogener und inhomogener Aufmischung 

 

 

Bild 5.22  Volumeneigenspannungen bei homogener und inhomogener Aufmischung (Oben) 
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Bild 5.23  Volumeneigenspannungen bei homogener und inhomogener Aufmischung (Mitte) 

 

 

 
Bild 5.24  Volumeneigenspannungen bei homogener und inhomogener Aufmischung (Unten) 

 Schweißverzug 

Der Vergleich der transienten SV-Entwicklung zwischen den Berechnungen mit homogener 

und inhomogener Aufmischung liefert im Zeitbereich der (𝛾→𝛼)-Umwandlung des Zusatz-

werkstoffs starke Unterschiede (Bild 5.25). Dies ist vor allem im Hinblick auf die numerische 

Berechnung des SV von Mehrlagenschweißungen beachtenswert. Werden nämlich Zwi-

schenlagentemperaturen gewählt, welche sich im Temperaturbereich beziehungsweise im 

Zeitfenster der (𝛾→𝛼)-Umwandlung der vorherigen Schweißraupe befinden, so können sich 

die Unterschiede zwischen den Berechnungen mit homogener und inhomogener Aufmi-

schung aufsummieren, womit sich letztendlich signifikant differente SV zwischen den bei-

den Berechnungsansätzen einstellen können. 
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Transiente Ausbildung der Durchbiegung und des Winkelverzugs 

 

Bild 5.25  Transiente Durchbiegung und Winkelverzug durch Aufmischungseffekt 

Bezüglich des verbleibenden SV liefert die Berechnung der homogenen Aufmischungen 

eine +9 %ige größere Durchbiegung und einen -4 %igen niedrigeren Winkelverzug (Bild 

5.26). Im Hinblick auf die Verzugsvalidierung (Bild 4.61) folgt aus dem homogenen Berech-

nungsansatz für die Durchbiegung eine Verbesserung, während der Winkelverzug durch 

den inhomogenen Berechnungsansatz verbessert wird. 

Verbleibende Durchbiegung und Winkelverzug 

   

Bild 5.26  Durchbiegung und Winkelverzug bei homogener und inhomogener Aufmischung 
 

5.4.3 Variable Einspannbedingungen 

In Bild 5.27/5.28 sind die SE im Volumen für die Fälle der latenten Schrumpfung und der 

äußeren Schrumpfbehinderung präsentiert, wobei jeweils die SE-Komponenten für eine 

inhomogene und homogene Aufmischung gegenüber gestellt sind. 

 Latente Schrumpfung 

Für die Fälle der inhomogenen Aufmischung treten zwischen den direkt übereinander lie-

genden Schmelzbadbereichen auf Höhe von 𝑧 = 4,75 und 𝑧 = 4,25 große SE-Differenzen in 

der Schweißnahtmitte auf (Tabelle 5.1), welche bei Annahme einer homogenen Aufmi-

schung in diesem Ausmaß nicht zu beobachten sind.  

Die durch die inhomogene Aufmischung verursachten großen SE-Differenzen beziehungs-

weise die hieraus resultierenden steilen SE-Gradienten führen zu einer extremen Bean-

spruchung der betroffenen Werkstoffbereiche und können die überkritische Wasserstoff-

konzentration fördern [128, 130, 131]. Liegt also eine inhomogene Aufmischung im 

Schweißgut vor, so kann der damit einhergehende Aufmischungseffekt die Kaltrissanfällig-

keit von LTT-Schweißverbindungen erhöhen. Diese Wirkung der inhomogenen Aufmi-
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schung könnte für die in der Literatur gemachten Beobachtungen eine Begründung liefern, 

warum einlagige Schweißverbindungen unter Einsatz von LTT-Zusatzwerkstoffen mit 

𝑀s > 210 °C eine erhöhte Kaltrissanfälligkeit aufweisen [117, 132, 133] (Bild 2.21-links), 

obwohl durch die bereits relativ niedrigen 𝑀s-Temperaturen ein im Schweißgut global her-

abgesetzter (Druck-)Spannungszustand vorherrschen sollte. Somit kann die in [117, 133] 

getroffene Aussage, dass die erhöhte Kaltrissanfälligkeit auf die Abwesenheit von signifi-

kanten Restaustenitanteilen zurückzuführen ist, durch das mögliche Auftreten eines Aufmi-

schungseffektes ergänzt werden. 

SE im Volumen bei latenter Schrumpfung 

     

Bild 5.27  Aufmischungseffekt - latente Schrumpfung 

 Äußere Schrumpfbehinderung 

Unter der Annahme, dass beim Einsatz von LTT-Zusatzwerkstoffen stets eine makroskopi-

sche inhomogene Aufmischung vorliegt, könnte auch die in [134] gemachte Beobachtung 

(Bild 2.21-rechts) durch den Aufmischungseffekt begründet werden. Hier wurde festgestellt, 

dass eine mit einem LTT-Zusatzwerkstoff mit 𝑀s = 210 °C hergestellte einlagige Schweiß-

probe unter anwachsendem Einspanngrad eine zunehmende Verbesserung gegenüber der 

Kaltrissanfälligkeit aufweist (Bild 2.21-rechts), während eine mit einem LTT-Zusatzwerkstoff 

mit 𝑀s = 400 °C hergestellte einlagige Schweißprobe ein völlig gegensätzliches Verhalten 

aufweist. Die Autoren liefern hierfür das alleinige Argument, dass durch den zunehmenden 

Einspanngrad die freie Schrumpflänge reduziert wird und sich dadurch letztendlich höhere 

Druckspannungen aufbauen können. Wie die vorliegende Arbeit jedoch belegt, werden die 

durch den Aufmischungseffekt verursachten maximalen SE-Differenzen durch die äußere 
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Schrumpfbehinderung, also durch einen gegenüber der latenten Schrumpfung erhöhten 

Einspanngrad, um bis zu ~50 % verringert (Tabelle 5.1). Die hierdurch reduzierten SE-

Gradienten wirken somit weniger schädigend auf die betroffenen Werkstoffbereiche und 

auch die Gefahr einer etwaigen überkritischen Wasserstoffübersättigung würde vermindert. 

SE im Volumen bei äußerer Schrumpfbehinderung 

 

Bild 5.28  Aufmischungseffekt - äußere Schrumpfbehinderung 

 

 

Tabelle 5.1   SE-Differenzen unter variablen Einspannbedingungen – (Bild 5.27/5.28-links) 

 maximale SE-Differenzen in der Schweißnahtmitte in MPa 

 |∆𝜎XX, max| |∆𝜎YY, max| |∆𝜎ZZ, max| 

latent schrumpfend 679 907 89 

äußere Schrumpfbehinderung 373 484 39 

Betrachtet man die soeben aufgeführten Untersuchungsbeispiele, so wird der in Bild 2.2 

[54] schematisch aufgezeigte Zusammenhang zwischen einem zunehmenden Einspann-

grad und dem damit einhergehenden Anwachsen der SE bestätigt. Wie jedoch aus Bild 

5.27/5.28 (Tabelle 5.1) für die Fälle der inhomogenen Aufmischung deutlich hervorgeht, 

werden die in Tiefenrichtung der Schweißverbindung auftretenden SE-Gradienten bezüg-

lich jeder einzelnen SE-Komponente durch den erhöhten Einspanngrad verringert. Werden 

also LTT-Schweißverbindungen hinsichtlich ihrer Kaltrissneigung bewertet, so ist neben 

dem Einspanngrad auch ein durch inhomogene Aufmischung verursachter Aufmischungs-

effekt ein wichtiges Kriterium.  
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Bei dem in [135] eingesetzten MVT-Test waren nur die Schweißproben vollkommen Heiß-

rissfrei, welche unter Anwendung von reinen Schweißgütern mit 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Summen von 

𝐶𝑟 + 𝑁𝑖 ≤ 17 wt % hergestellt wurden. Auf Grund der Heißrissanfälligkeit sind also LTT-

Zusatzwerkstoffe, welche mit Hilfe von 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Summen 𝐶𝑟 + 𝑁𝑖 > 17 wt % einen signifikan-

ten Restaustenitgehalt aufweisen, bezüglich ihrer Schweißeignung ungenügend. Wie in 

[117, 132, 133] (Bild 2.21-links) gezeigt wurde, unterliegen jedoch gerade die LTT-

Schweißverbindungen einer hohen Kaltrissgefahr, welche im Schweißgut kein Restaustenit 

beinhalten beziehungsweise welche 𝐶𝑟-𝑁𝑖-Summen mit 𝐶𝑟 + 𝑁𝑖 ≤ 17 wt % aufweisen, was 

wiederum die Schweißeignung dieser LTT-Schweißgüter gefährdet. Wie bereits im Vorab 

argumentiert, könnte hierfür ein ausschlaggebender Grund in dem durch inhomogene Auf-

mischung verursachten Aufmischungseffekt liegen. Zusammenfassend lässt sich sagen, 

dass durch die Heißrissneigung einerseits und durch den Aufmischungseffekt andererseits 

der praktische Einsatz von LTT-Schweißgütern zumindest für die Herstellung einlagiger 

MAG-Schweißverbindungen in Frage zu stellen ist. Hierdurch werden die im Folgenden 

weiterführenden Variationsrechnungen beziehungsweise die ergänzenden Einflussanaly-

sen zum Phänomen des Aufmischungseffektes motiviert. 

5.4.4 Einsatz höherlegierter Zusatzwerkstoffe 

Zur besseren Darstellung des Einflusses verschiedener 𝑀s-Temperaturen des LTT-

Schweißguts auf den Aufmischungseffekt wurde auf die direkte Darstellung der SE-Verläufe 

verzichtet. Stattdessen werden in Bild 5.29 die SE-Differenzen zwischen den jeweiligen 

Berechnungen mit inhomogener und homogener Aufmischung dargestellt. Die Ergebnisse 

zum SV sind in Bild 5.30 zu finden. 

 Schweißeigenspannungen 

Die Änderung der 𝑀s, Ø-Temperatur beziehungsweise der 𝑀s, A- und 𝑀s, B-Temperaturen um 

-100 K gegenüber dem Referenzfall R3 (Tabelle 3.23) führt im Nahtbereich zu einer merkli-

chen Reduktion der SE-Differenzen Δ𝜎XX (Bild 5.29-rechts), während die Differenzen Δ𝜎YY 

und Δ𝜎ZZ nahezu unverändert bleiben. Das Ausmaß des dreidimensionalen Aufmischungs-

effektes wird somit durch den Einsatz eines höherlegierten LTT-Zusatzwerkstoffs bezie-

hungsweise durch das Herabsetzen der 𝑀s, Ø-Temperaturen leicht verringert, wobei die 

durch die inhomogene Aufmischung verursachten SE-Differenzen der jeweiligen SE-

Komponenten weiterhin in einer beträchtlichen Größenordnung vorliegen. 

Die Untersuchungen zu den variablen Einspannbedingungen (Abschnitt 5.4.3) zeigten auf, 

dass der Aufmischungseffekt durch das Vorhandensein einer zusätzlichen äußeren (Quer-) 

Schrumpfbehinderung, also durch einen erhöhten Eigenbeanspruchungszustand (Bild 2.3), 

in seinem Ausmaß verringert wird. Im nun vorliegenden Untersuchungsbeispiel wird der 

Eigenbeanspruchungszustand jedoch nicht durch eine äußere Schrumpfbehinderung be-

einflusst. Vielmehr müssen hier richtungsbezogene Zwängungsspannungen wirken, welche 

mit der bei -100 K später einsetzenden (𝛾→𝛼)-Umwandlung des LTT-Schweißguts in Zu-

sammenhang stehen. Eine Begründung zur Reduktion der Differenzen Δ𝜎XX wird im folgen-

den Erklärungsansatz versucht. 

Generell gilt, dass im Laufe der Abkühlung einer Schweißverbindung umso größere 

Schrumpfkräfte wirken, desto niedriger die vorliegende Temperatur ist. Setzt also die 

(𝛾→𝛼)-Umwandlung des LTT-Schweißgutes mit Δ𝑇 = -100 K verzögert ein, so wirken die 
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erhöhten Schrumpfkräfte der (𝛾→𝛼)-Volumendehnung des Schweißguts verstärkt entge-

gen. Wie im Zuge der SE-Validierung gezeigt werden konnte (Abschnitt 4.6.4), liegen die 

Maximalbeträge der Längseigenspannungen weit über denen der Quer- und Normaleigen-

spannungen. Somit sollten also auch die in Längsrichtung wirksamen Schrumpfkräfte de-

nen in Quer- und Normalrichtung auftretenden Schrumpfkräften überwiegen. Die somit in 

Längsrichtung dominierende Zwängungsspannung wirkt der (𝛾→𝛼)-Volumendehnung des 

Schweißguts entscheidend entgegen, was letztendlich die Differenz Δ𝜎XX verringert. 

 
Bild 5.29  Verschiebung der Aufmischung zu tieferen Temperaturen  

 Schweißverzug 

Aus der Verringerung der 𝑀s-Temperaturen des LTT-Schweißguts um Δ𝑇 = -100 K resul-

tiert eine Durchbiegungserhöhung von 40 % (Bild 5.30), was im klaren Kontrast zu den 

Resultaten der Variation der durchschnittlichen 𝑀s, Ø-Temperatur (homogene Aufmischung) 

aus Abschnitt 5.3 steht. Nach Bild 5.18-links würde eine Verringerung der 𝑀s-Temperatur 

von 𝑀s, Ø = 295 °C auf 𝑀s, Ø = 195 °C nur zu einer Erhöhung der Durchbiegung von ~12 % 

führen. Somit folgt, dass die Durchbiegung wesentlich stärker vom Aufmischungseffekt 

abhängt, als von der durchschnittlichen 𝑀s-Temperatur des im Schweißnahtbereich homo-

gen umwandelnden Zusatzwerkstoffs. Die ~7 %ige Winkelverzugszunahme zeigt im Ver-

gleich zu den Variationsrechnungen der durchschnittlichen 𝑀s, Ø-Temperatur (homogene 

Aufmischung) aus Abschnitt 5.3. nahezu das gleiche Ausmaß auf. Nach Bild 5.18-rechts 

würde eine Verringerung der 𝑀s-Temperatur von 𝑀s, Ø = 295 °C auf 𝑀s, Ø = 195 °C auf eine 

Zunahme des Winkelverzugs von ~8 % führen. Somit ist der Einfluss der durchschnittlichen 

𝑀s, Ø-Temperatur auf den Winkelverzug gegenüber dem Aufmischungseffekt als dominant 

zu bewerten. 
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Bild 5.30  Durchbiegung und Winkelverzug - Aufmischungseffekt bei tieferen Temperaturen 

Der durch das Herabsetzen der 𝑀s-Temperaturen simulierte Einsatz höherlegierter LTT-

Zusatzwerkstoffe führte gegenüber dem Referenzfall R3 zu einer leichten Reduzierung des 

dreidimensionalen Aufmischungseffektes. Auch in diesem Untersuchungsfall treten die 

durch den Aufmischungseffekt verursachten und mit den SE-Differenzen in direkter Korrela-

tion stehenden SE-Gradienten in einem werkstoffschädigenden Ausmaß auf. Weiterhin 

folgt, dass sich der Aufmischungseffekt bezüglich der analysierten SV-Komponenten domi-

nierend auf die Durchbiegung auswirkt, während sich der Winkelverzug vom Aufmi-

schungseffekt nahezu unbeeinflusst zeigt. 

5.4.5 Inhomogener Aufmischungsgrad 

Die aus der Wirkung unterschiedlich inhomogener Aufmischungsgrade folgenden SE-

Differenzen der an die Grenzschicht direkt anliegenden Werkstoffbereiche bei 𝑧 = 4,75 und 

𝑧 = 4,25 sind in Bild 5.31 zu finden. Hierbei kam es zur Variation der Temperaturdifferenzen  

Δ𝑀s, A-B der in Abschnitt 5.4.4 untersuchten Fallbeispiele (Tabelle 3.24). Die zugehörigen 

Durchbiegungen und Winkelverzüge sind in Bild 5.33 dargestellt. 

 Schweißeigenspannungen 

Mit Verringerung der Temperaturdifferenz Δ𝑀s, A-B zeigt sich eine deutliche Abnahme der 

SE-Differenzen Δ𝜎XX und Δ𝜎YY, während die SE-Differenz Δ𝜎ZZ davon kaum beeinflusst ist. 

Die Variation der Temperaturdifferenz Δ𝑀s, A-B übt bei Herabsetzung der durchschnittlichen 

𝑀s-Temperatur auf 𝑀s, Ø = 195 °C (Bild 5.31-rechts) einen geringeren Einfluss auf die SE-

Differenz Δ𝜎XX aus, als es bei der durchschnittlichen 𝑀s-Temperatur von 𝑀s, Ø = 295 °C der 

Fall ist (Bild 5.31-links). Wie bereits zum Einfluss des Aufmischungseffektes beim Einsatz 

höherlegierter Zusatzwerkstoffe argumentiert, ist dies durch die in Längsrichtung dominie-

rende Zwängungsspannung während der (𝛾→𝛼)-Volumendehnung des Schweißguts be-

gründbar. Für beide Untersuchungsbeispiele (𝑀s, Ø = 295 °C, 𝑀s, Ø = 195 °C) beeinflusst die 

Δ𝑀s, A-B-Variation die SE-Differenz Δ𝜎YY nahezu gleichermaßen. Diese Ergebnisse unter-

mauern die bereits in Abschnitt 5.4.4 getroffene Aussage, dass der Aufmischungseffekt von 

der verringerten 𝑀s, Ø-Temperatur größtenteils unabhängig ist und im Wesentlichen vom 

Grad der inhomogenen Aufmischung beeinflusst wird. 

Beachtlich ist, dass sich durch die mit Δ𝑀s, A-B = -17,5 K relativ kleine Temperaturdifferenz 

beachtliche SE-Differenzen ausbilden. Dies zeigt, dass bereits kleine Aufmischungsgrade 

einen erheblichen Aufmischungseffekt verursachen. 
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Bild 5.31  Variation des Aufmischungsgrades durch differente ΔMs,A-B-Temperaturdifferenzen 

Die große Auswirkung der mit Δ𝑀s, A-B = -17,5 K relativ kleinen Temperaturdifferenz auf die 

lokalen SE ist auf die zeit-/ temperaturverzögerte Ausbildung der Martensitanteile zwischen 

den direkt oberhalb und unterhalb der Grenzschicht angrenzenden Werkstoffbereichen 

zurückzuführen. Hierzu ist in Bild 5.32 die Entwicklung des Martensitanteils und die ent-

sprechenden (𝛾→𝛼)-Querdehnungen der Schmelzbadbereiche A und B in Abhängigkeit 

von der Temperaturänderung Δ𝑇 dargestellt. Die bereits bei Δ𝑇 = -17,5 K aus einem 

~40 %igen Martensitanteil resultierende absolute Querdehnung beträgt ~0,275 %. Deshalb 

werden im Zuge der (𝛾→𝛼)-Umwandlung des gegenüber Bereich A später umwandelnden 

Bereichs B große plastische Dehnungen in dem in der Nähe der Grenzschicht befindlichen 

Werkstoffbereich A induziert, wodurch sich zwischen den direkt aneinander angrenzenden 

Zonen der Schmelzbadbereiche A und B erhebliche SE-Differenzen aufbauen müssen. 

Somit wird klar, dass die durch die inhomogene Aufmischung verursachten SE-Differenzen 

maßgeblich vom Unterschied der bereits gebildeten Martensitanteile zwischen den direkt an 

der Grenzschicht befindlichen oberen und unteren Werkstoffbereichen abhängen. 

    

Bild 5.32  Martensitanteil und Querdehnung in Abhängigkeit der Temperaturänderung 
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 Schweißverzug 

Für 𝑀s, Ø = 295 °C nimmt die Durchbiegung mit kleiner werdender Temperaturdifferenz 

Δ𝑀s, A-B monoton zu (Bild 5.33-links). Im Gegensatz dazu tritt bei 𝑀s, Ø = 195 °C für 

Δ𝑀s, A-B= 70 K ein Durchbiegungsmaximum auf. Für beide Untersuchungsfälle zeigt sich ein 

signifikanter Einfluss des inhomogenen Aufmischungsgrades auf die Durchbiegung. Für 

𝑀s, Ø = 295 °C und 𝑀s, Ø = 195 °C treten bei der Variation von Δ𝑀s, A-B die gleichen qualitati-

ven und annähernd ähnliche quantitative Winkelverzugsänderungen auf. Zudem zeigt sich, 

dass der Winkelverzug nur wenig von den Temperaturdifferenzen Δ𝑀s, A-B und somit kaum 

vom inhomogenen Aufmischungsgrad beeinflusst wird. 

    
Bild 5.33  Durchbiegung und Winkelverzug unter Variation des Aufmischungsgrades 

Die Simulation verschiedener inhomogener Aufmischungsgrade wurde durch die Variation 

der Temperaturdifferenz Δ𝑀s, A-B durchgeführt. Es zeigte sich eine Abhängigkeit der SE-

Differenzen beziehungsweise des Aufmischungseffektes vom inhomogenen Aufmi-

schungsgrad, welche maßgeblich durch die Unterschiede der in den Bereichen A und B 

des Schmelzbadbereichs gebildeten Martensitanteile verursacht wird. Weiterhin wurde klar, 

dass selbst geringfügige inhomogene Aufmischungsgrade zu einem ausgeprägten Aufmi-

schungseffekt führen. Zudem war auf die Durchbiegung ein signifikanter Einfluss des inho-

mogenen Aufmischungsgrades zu beobachten, während der hierdurch geänderte Winkel-

verzug bezüglich seiner relativen Änderung nur einen untergeordneten Einfluss zeigt.  

5.4.6 Restaustenitgehalt 

Die aus der Variation des Restaustenitgehalts (Tabelle 3.25) des Schmelzbadbereichs B 

hervorgehenden SE-Differenzen der an die Grenzschicht direkt anliegenden Werkstoffbe-

reiche bei 𝑧 = 4,75 und 𝑧 = 4,25 sind in Bild 5.34 dargestellt. Die zugehörigen Durchbiegun-

gen und Winkelverzüge sind in Bild 5.35 zu finden. 

 Schweißeigenspannungen 

Für die SE-Komponenten 𝜎XX und 𝜎YY ist ein monotoner Rückgang der SE-Differenzen mit 

zunehmendem Restaustenitgehalt zu beobachten. Dies trifft für 𝜎ZZ nur für den mittleren 

Schmelzbadbereich zu, da sich im Übergangsbereich zur WEZ die Spannungsdifferenzen 

leicht erhöhen. Diese mit zunehmendem Restaustenitgehalt zu beobachtende Abschwä-

chung des Aufmischungseffektes steht in Einklang mit der im Analysefall zur Variation der 

Temperaturdifferenz Δ𝑀s, A-B getroffenen Schlussfolgerung, dass der Aufmischungseffekt 

im Wesentlichen vom Unterschied der jeweiligen Martensitanteile der in Grenzschichtnähe 

befindlichen oberen und unteren Werkstoffbereiche abhängt. 
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Bild 5.34  Restaustenit S960QL – CN 13/4-IG
®
 

 Schweißverzug 

Mit anwachsendem Restaustenitgehalt fällt die Volumenexpansion des Schmelzbadbe-

reichs B gegenüber dem Bereich A entsprechend geringer aus. Die dadurch in Längsrich-

tung der Schweißnaht reduzierte Schubwirkung des Schmelzbadbereichs B vermag somit 

weniger den (Längs-)Schrumpfkräften entgegenzuwirken, wodurch sich die Durchbiegung 

mit zunehmenden Restaustenitgehalt verstärkt (Bild 5.35-links).  

Die Änderung des Winkelverzugs verhält sich zur Durchbiegungsänderung entgegenge-

setzt (Bild 5.35-rechts). Hier führt die mit anwachsendem Restaustenitgehalt geringer wer-

dende Volumenexpansion des Schmelzbadbereichs B dazu, dass im unteren Bereich der 

Schweißnaht verstärkt Querschrumpfung auftritt, wodurch sich der Winkelverzug verringert.  

   

Bild 5.35  Durchbiegung und Winkelverzug unter Restaustenitvariation 

Zur Reduzierung der Kaltrissanfälligkeit von LTT-Schweißverbindungen sollen LTT-Zusatz-

werkstoffe eingesetzt werden, mit deren Hilfe auf Grund der stark herabgesetzten 𝑀s-

Temperaturen unvollständige (𝛾→𝛼)-Umwandlungen und dadurch signifikante Restauste-

nitgehalte erzwungen werden [117, 133]. Wie eben gezeigt wurde, könnte hiermit ein mög-

liche Aufmischungseffekt und somit die im Schmelzbadbereich auftretenden SE-Gradienten 

reduziert werden. Dennoch würde durch den Einsatz dieser LTT-Zusatzwerkstoffe eine 

erhöhte Heißrissanfälligkeit in Kauf genommen werden [135]  und die hochfesten Schweiß-

verbindungen würden wegen des Restaustenitgehalts an Gesamtfestigkeit einbüßen.   
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6 Zusammenfassung 

Diese Arbeit beschäftigte sich mit dem Aufbau und dem Einsatz experimentell abgesicher-

ter thermomechanischer FEM-Modelle zur Schweißstruktursimulation von hochfesten, ein-

lagigen Schweißverbindungen, zu deren Fertigung artgleiche und nichtartgleiche Zusatz-

werkstoffe zum Einsatz kamen. Um die Nachvollziehbarkeit der Berechnungsergebnisse zu 

ermöglichen, wurden die Modellierungsschritte umfangreich offengelegt. Der Fokus dieser 

Arbeit richtete sich dabei auf die realitätsnahe Reproduktion der Schweißeigenspannungen 

(SE) und des Schweißverzugs (SV) um anschließend werkstoffbezogene Einflussanalysen 

auf die SE- und SV-Ausbildung durchzuführen. Sowohl im Zuge der experimentellen Vali-

dierung, als auch in den darauf aufbauenden Einflussanalysen werden alle drei Haupt-

spannungskomponenten und die Schweißverzugsgrundtypen Durchbiegung und Winkel-

verzug gleichermaßen betrachtet. 

Im ersten Schritt dieser Arbeit kam es unter Anwendung des MAG-Verfahrens zur Anferti-

gung von Referenzschweißungen, wobei hochfeste Grundwerkstoffe mit Hilfe von artglei-

chen und nichtartgleichen Zusatzwerkstoffen einlagig verbunden wurden. An den Schweiß-

verbindungen wurden die Validierungsmerkmale wie das transiente Temperaturfeld, die 

Schmelzbadgeometrie, die Festphasenverteilung, der transiente SV und die SE erfasst. Die 

experimentellen Eigenspannungsanalysen basierten hierbei auf Röntgen- und Neutronbeu-

gungsmessverfahren. Zudem wurde an einem Nahtquerschliff einer nichtartgleichen 

Schweißverbindung die chemische Elementverteilung mit Hilfe der wellendispersiven Rönt-

genspektroskopie untersucht, wodurch im Schmelzbadbereich erstmalig eine makrosko-

pisch inhomogene Aufmischung der chemischen Elemente Chrom und Nickel mit dem 

Grundwerkstoff nachgewiesen werden konnte. 

In einem zweiten Schritt wurde aus dem eingesetzten Grundwerkstoff S960QL und dem 

nichtartgleichen LTT-Zusatzwerkstoff CN 13/4-IG
®
 chargengleiches Probenmaterial gewon-

nen und die thermometallurgischen und thermomechanischen Werkstoffkennwerte nahezu 

vollständig mit Hilfe eines Gleeble
®
-Systems erfasst. Die Experimente zur Charakterisie-

rung der Umwandlungsplastizität und des dehnratenabhängigen Warmzugverhaltens be-

dingten die Entwicklung speziell angepasster Versuchs- und Auswertemethodiken. Da es 

ein Hauptanliegen war, eine Materialdatenbank für die Schweißstruktursimulation zu gene-

rieren, basierten alle notwendigen Austenitisierungsvorgänge auf MAG-typischen Schweiß-

zeittemperaturzyklen. Die so gewonnen Werkstoffkennwerte wurden in der Datenbank 

hinterlegt und dienten als Berechnungsgrundlage der Schweißstruktursimulationen. 

Anschließend wurde die Geometrie der Schweißreferenzfälle durch dreidimensional ver-

netzte FE-Gitterstrukturen nachgebildet. Die freien Modellparameter wurden insoweit ange-

passt, als dass die Validierungsmerkmale reproduziert werden konnten. Insbesondere 

wurde die im Schmelzbadbereich der nichtartgleichen LTT-Schweißverbindung beobachte-

te inhomogene Aufmischung bei der Modellierung des martensitischen Umwandlungsver-

haltens berücksichtigt. Obwohl sich die Schweißreferenzfälle jeweils in ihren Festigkeits-

klassen und Umwandlungsverhalten unterscheiden, konnten in allen Fällen die experimen-

tell erfassten SE und die SV erfolgreich nachgebildet werden.  

Die experimentell abgesicherten Modelle der artgleichen und nichtartgleichen S960QL-

Schweißverbindungen wurden für numerische Einflussanalysen genutzt. Neben den Ein-
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flüssen der Warmzugkurven, der Umwandlungsplastizität und des martensitischen Um-

wandlungsverhaltens des LTT-Schweißguts wurden hier insbesondere die Auswirkungen 

der inhomogenen Aufmischung auf die SE und den SV analysiert. 

Wenn nicht anders angegeben, beziehen sich die Schlussfolgerungen auf die in dieser 

Arbeit untersuchten Konfigurationen hochfester einlagiger MAG-Schweißverbindungen: 

1.) Das temperaturabhängige Warmzugverhalten wurde für den hochfesten Grundwerkstoff 

S960QL und den LTT-Zusatzwerkstoff CN 13/4-IG
®
 basierend auf zwei Dehnratenkonzep-

ten bestimmt, wobei jeweils eine konstante (niedrige) und eine temperaturabhängige (er-

höhte) Dehnrate angewandt wurde. Anhand der hieraus folgenden unterschiedlichen 

Warmzugkurvendatensätze wurden die SE und der SV berechnet. Die aus diesen Berech-

nungen resultierenden SE weisen zueinander keine signifikanten Unterschiede auf. Im 

Gegensatz dazu wird der SV stark durch die differenten Datensätze beeinflusst. Hier führte 

das temperaturabhängige Dehnratenkonzept zu einer erheblichen Verbesserung der SV-

Berechnungsergebnisse. Sind also im Vorfeld von Schweißstruktursimulationen Experimen-

te zum Warmzugverhalten notwendig und wird zugleich auf die Einbindung eines dehnra-

tenabhängigen Verfestigungsmodells innerhalb der thermomechanischen Modellentwick-

lung verzichtet, so werden durch die Anwendung des in dieser Arbeit vorgestellten tempe-

raturabhängigen Dehnratenkonzepts die Berechnungsergebnisse insgesamt verbessert. 

2.) Die in der Materialdatenbank hinterlegten Warmzugkurveneigenschaften wurden auf 

zwei Wegen vereinfacht. Im ersten Ansatz wurde unter Zuhilfenahme der experimentell 

bestimmten temperaturabhängigen Fließgrenzen ab 600 °C aufwärts ideal plastisches 

Fließverhalten angenommen. Im zweiten Ansatz wurden zusätzlich die für 600 °C experi-

mentell bestimmten Fließgrenzen für alle Temperaturbereiche oberhalb von 600 °C über-

nommen. Beide Ansätze führen gegenüber dem Einsatz vollständig multilinearer Datensät-

ze zu einer hinreichend qualitativen SE-Übereinstimmung, jedoch treten in der WEZ insbe-

sondere für die Längseigenspannungen quantitativ wesentlich zu hoch berechnete Werte 

auf. Weiterhin führen beide Ansätze im Vergleich zu den validierten SV-Komponenten 

Durchbiegung und Winkelverzug zu großen Abweichungen. Somit kann der in der Literatur 

oft auffindbare Berechnungsansatz des ideal plastischen Fließverhaltens nicht angewendet 

werden, wenn zuverlässige SE- und SV-Berechnungen erwartet werden. Weiterhin wurde 

deutlich, dass beide Ansätze zu relativ ähnlichen SE-Berechnungsergebnissen führen, 

obgleich sich deren Beschreibung des Verfestigungsverhaltens oberhalb von 600 °C stark 

unterscheidet. Hieraus folgt, dass der SE-Zustand maßgeblich durch die korrekte Vorgabe 

des Verfestigungsverhaltens im Temperaturbereich von 600 °C abwärts bestimmt wird. 

3.) Die Reduzierung der Anzahl der in der Materialdatenbank hinterlegten Warmzugkurven 

wurde in zwei Schritten vorgenommen. Im ersten Schritt wurden die Warmzugkurven mit 

einem Temperaturabstand von ∆𝑇 = 200 K im Modellaufbau implementiert, während im 

zweiten Schritt ∆𝑇 = 300 K gewählt wurde. Die Berechnungen mit ∆𝑇 = 200 K lieferten für 

die SE und für den SV eine exzellente Übereinstimmung mit den Referenzberechnungen 

(∆𝑇 = 100 K), wodurch der experimentelle Aufwand zu Bestimmung des Verfestigungsver-

haltens bereits um 50 % reduziert werden kann. Wird das Verfestigungsverhalten für den 

Temperaturbereich der austenitischen Rückumwandlung des Zusatzwerkstoffs vorgegeben, 

so sind selbst bei einem Warmzugkurvenabstand von ∆𝑇 = 300 K gute SE- und SV-

Berechnungen zu erwarten, was den experimentellen Aufwand um zirka 66 % verringert. 
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4.) Die Variationsrechnungen zur Umwandlungsplastizität (UP) zeigen auf, dass diese zur 

SE-Berechnung berücksichtigt werden muss. Für den latent schrumpfenden Fall als auch 

für den Fall mit äußerer Schrumpfbehinderung verhalten sich die SE-Änderungen zwischen 

der artgleichen und der LTT-Schweißverbindung unter 𝐾-Variation qualitativ gleich, wobei 

für die LTT-Schweißverbindung vor allem im Bereich der Schweißnaht quantitativ größere 

Änderungen auftraten. Diese größeren Änderungen sind auf die Wirkung der tieferen mar-

tensitischen Umwandlungstemperatur des LLT-Schweißguts zurückzuführen, da die größer 

ausfallende Volumenexpansionen des LTT-Schweißguts höhere Umwandlungsspannungen 

aufbauen kann, was wiederum den UP-Effekt verstärkt. Aus den nahezu gleichen SE-

Änderungen zwischen den latent schrumpfenden Fällen und denen mit äußeren Schrumpf-

behinderungen folgt weiterhin, dass die Auswirkung der UP weitestgehend unabhängig von 

Einspanngrad sein muss. Während es für die folgerichtige SE-Berechnung der artgleichen 

Schweißverbindung ausreicht, den UP-Parameter 𝐾 in seiner realen Größenordnung vor-

zugeben, so sollte im Fall der LTT-Schweißverbindung der UP-Parameter 𝐾 in seiner kor-

rekten Größe gewählt werden. Wenn die realitätsnahe SV-Berechnung im Vordergrund 

steht, so kann dies sowohl für die artgleiche als auch für die LTT-Schweißverbindung durch 

die Vernachlässigung der UP vorgenommen werden. 

5.) Die schrittweise Verringerung der 𝑀s-Temperatur des LTT-Schweißguts zeigt auf, dass 

sich die einzelnen SE-Komponenten unter dem Einfluss der 𝑀s-Temperatur zum Teil sehr 

gegensätzlich verhalten können. Hierbei ist es entscheidend, ob die Auswertungen auf den 

Oberflächen oder im Volumen vorgenommen werden und ob es sich um den Schweißnaht-

bereich oder um den Bereich der WEZ handelt. Je nachdem welche SE-Komponente man 

wo reduzieren möchte, erscheint eine Reduktion der Umwandlungstemperatur mehr oder 

weniger sinnvoll. Die in der Literatur oft auffindbare Aussage, dass der SE-Zustand durch 

die Verringerung der 𝑀s-Temperatur des LTT-Schweißguts pauschal herabgesetzt wird, 

kann somit nicht bestätigt werden. Gleiches gilt für den in der Literatur stets als positiv 

herausgestellten Einfluss von LTT-Schweißgütern auf die SV-Verringerung. Die Einfluss-

analysen dieser Arbeit zeigen, dass sich der wichtige SV-Grundtyp Durchbiegung unter 

dem Einfluss fallender 𝑀s-Temperaturen des LTT-Schweißguts wesentlich verstärken kann. 

6.) Im Schmelzbadbereich der LTT-Schweißverbindung wurde erstmals eine makrosko-

pisch inhomogene Aufmischung des hochlegierten LTT-Schweißguts mit dem niedriglegier-

ten Grundwerkstoff nachgewiesen. Diese zeigt sich durch eine diskontinuierliche Verteilung 

der chemischen Elemente Chrom und Nickel, welche den Schmelzbadbereich in einen 

oberen und unteren Bereich aufteilt. Das durch die unterschiedlichen Chrom-Nickel-Gehalte 

differente (𝛾→𝛼)-Umwandlungsverhalten dieser beiden Bereiche wurde im thermomechani-

schen Modellaufbau durch die Implementierung unterschiedlicher 𝑀s-Temperaturen be-

rücksichtigt. Die Berechnungsergebnisse offenbarten, dass im Nahbereich der Grenzfläche 

dieser beiden diskret getrennten Bereiche steile SE-Gradienten und große Zug- bezie-

hungsweise Druckspannungen vorherrschen, welche im Fall einer homogenen Aufmi-

schung nicht auftreten. Der durch die inhomogene Aufmischung veränderte SE-Zustand 

wird in dieser Arbeit erstmalig als Aufmischungseffekt definiert. 

7.) Die Berechnungen führten unter der Berücksichtigung der inhomogenen Aufmischung 

gegenüber einer theoretisch angenommenen homogenen Aufmischung zu einer Verbesse-

rung der nachgebildeten SE auf den Oberflächen. Im Volumen der Schweißverbindung war 

diesbezüglich kein klarer Trend erkennbar. Letzteres ist durch die technisch begrenzte 
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Messauflösung des Neutronenbeugungsverfahrens begründet, wodurch örtlich stark kon-

zentrierte SE-Gradienten und SE-Maxima nicht ausreichend ortsaufgelöst nachgewiesen 

werden können. Hier zeigt sich ein deutlicher Vorteil der numerischen Schweißstruktursimu-

lation, welche in der Lage ist, solche SE-Charakteristika nachzuweisen. Hinsichtlich der SV-

Berechnungen resultiert aus der Berücksichtigung der inhomogenen Aufmischung eine 

leichte Verbesserung des SV-Grundtyps Durchbiegung und eine dazu relativ geringere 

Verschlechterung der Winkelverzugsnachbildung. 

8.) Die transiente SV-Entwicklung zwischen den Berechnungen mit homogener und inho-

mogener Aufmischung liefert im Zeitbereich der (𝛾→𝛼)-Umwandlung des LTT-Schweißguts 

signifikante Unterschiede. Im Hinblick auf die SV-Berechnung von LTT-Mehrlagenschwei-

ßungen ist dies beachtenswert. Werden nämlich Zwischenlagentemperaturen gewählt, 

welche sich im Temperaturbereich beziehungsweise im Zeitfenster der (𝛾→𝛼)-Umwandlung 

der vorherigen Schweißraupe befinden, so summieren sich die Unterschiede zwischen 

Berechnungen mit homogener und inhomogener Aufmischung auf, wodurch sich große SV-

Unterschiede zwischen den beiden Berechnungsansätzen einstellen können.  

9.) Der Aufmischungseffekt zeigte sich durch im Volumen der Schweißverbindung räumlich 

hoch konzentrierte große SE-Differenzen beziehungsweise durch die hieraus resultieren-

den steilen SE-Gradienten, deren Ausmaß zu einer extremen werkstofflichen Beanspru-

chung führt. Da steile SE-Gradienten eine lokale überkritische Wasserstoffkonzentration 

fördern, kann der Aufmischungseffekt zudem für die in der Literatur gemachten Beobach-

tungen die Begründung liefern, warum einlagige LTT-Schweißverbindungen eine erhöhte 

Kaltrissanfälligkeit aufweisen. Neben der Abwesenheit von Restaustenit im Schmelzbadbe-

reich könnte nun zusätzlich der Aufmischungseffekt zur Ursachenfindung der erhöhten 

Kaltrissanfälligkeit einbezogen werden. Die Annahme, dass der Aufmischungseffekt mit der 

Kaltrissanfälligkeit in Korrelation steht, wurde durch Berechnungen mit äußeren Schrumpf-

behinderungen, also mit einem erhöhten Einspanngrad untermauert. Hier führte der erhöh-

te Einspanngrad gegenüber dem Berechnungsfall der latenten Schrumpfung zu einer 

~50 %igen Reduzierung des Aufmischungseffektes. Diese Reduzierung steht mit der in der 

Literatur gemachten Beobachtung insoweit im Einklang, als dass bei LTT-Schweißungen, 

welche jeweils unter variablen Einspannbedingungen gefertigt wurden, ein Rückgang der 

Kaltrissanfälligkeit mit zunehmenden Einspanngrad nachgewiesen wurde. 

10.) Der Einsatz unterschiedlich hochlegierter LTT-Zusatzwerkstoffe und das Auftreten 

verschiedener inhomogener Aufmischungsgrade wurde durch eine 𝑀s-Variation der beiden 

durch die diskontinuierliche Chrom-Nickel-Verteilung diskret getrennten LTT-Schmelzbad-

bereiche simuliert. Die Untersuchungen lassen den Schluss zu, dass der Aufmischungsef-

fekt nur indirekt von den 𝑀s-Temperaturen abhängt. Vielmehr zeigt sich eine starke Abhän-

gigkeit des Aufmischungseffektes von der Höhe dieses Aufmischungsgrades, welcher 

durch eine Verkleinerung beziehungsweise Vergrößerung der 𝑀s-Differenzen der diskret 

getrennten Schmelzbadbereiche nachgebildet wurde. Selbst eine gegenüber dem validier-

ten Referenzfall 75 %ige Reduktion des Aufmischungsgrades führte auf einen ausgepräg-

ten Aufmischungseffekt. Es folgt, dass auch geringe inhomogene Aufmischungsgrade lokal 

hoch konzentrierten SE-Gradienten verursachen. Weiterhin führte der durch eine gleichmä-

ßige Verringerung der 𝑀s-Temperaturen der diskret getrennten Schmelzbadbereiche simu-

lierte Einsatz höherlegierter LTT-Zusatzwerkstoffe zu einer erheblich größeren Durchbie-

gung, als es bei einem entsprechenden homogenen Berechnungsansatz der Fall war. 
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11.) Zur Reduzierung der Kaltrissanfälligkeit sollen in der Praxis LTT-Zusatzwerkstoffe 

eingesetzt werden, welche auf Grund der stark herabgesetzten 𝑀s-Temperaturen signifi-

kante Restaustenitgehalte erzwingen. Die Untersuchungen zum Restaustenitgehalt zeigten 

auf, dass hierdurch der Aufmischungseffekt in seinem Ausmaß verringert werden kann. Da 

jedoch diese LTT-Zusatzwerkstoffe einer erhöhten Heißrissanfälligkeit unterliegen und die 

eigentlich hoch-/ höchstfesten Schweißverbindungen auf Grund der signifikanten Restaus-

tenitgehalte an Gesamtfestigkeit einbüßen, ist der Einsatz dieser höher legierten LTT-

Zusatzwerkstoffe für das praktische Verbindungsschweißen als fragwürdig anzusehen. 

12.) Die Einflussanalysen zum Aufmischungseffekt zeigen auf, dass dieser bei der SE- und 

SV-Berechnung einbezogen werden muss. Weiterhin wurde deutlich, dass durch die Heiß-

rissneigung einerseits und durch den Aufmischungseffekt andererseits der praktische Ein-

satz von LTT-Schweißgütern zumindest für die Herstellung einlagiger MAG-Schweißverbin-

dungen zu überdenken ist. Um die makroskopisch inhomogene Aufmischung beziehungs-

weise den inhomogenen Aufmischungsgrad abzuschwächen, wäre eine angepasste 

Schweißprozessführung denkbar, welche zu einer homogeneren Verteilung der 𝑀s-beein-

flussenden Legierungselemente führt. 
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