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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, Gebau-
den, Brucken, Pipelines, Kraftwerken und in vielen anderen Bereichen [1-3]. Die Anspriiche
Ressourcen effektiver zu nutzen, die Stabilitdt und Lebensdauer von Stahlkonstruktionen
zu erhdéhen und dabei gleichzeitig das Konstruktionsgewicht zu reduzieren flihrte unter
Anwendung neuartiger Technologieprozesse zur Entwicklung hoch-/héchstfester Feinkorn-
baustahle. Zur Ausnutzung des vollen Belastungspotentials dieser Stahle wird zur Verbin-
dung von Halbzeugen und Bauteilen hauptséchlich das stoffschlliissige Fligeverfahren
Schmelzschweilen mit SchweiRzusatzwerkstoffen eingesetzt. Allerdings beeinflusst die
durch die Schwei3quelle eingebrachte Warme die mechanischen Bauteileigenschaften auf
unerwiinschte Weise. Zum einen resultieren durch die inhomogene Temperaturverteilung
im Verlauf des Aufheiz- und Abkuhlprozesses Dehnungen im Werkstoffinneren, wodurch
letztendlich Schweifeigenspannungen und ungewollte Schweildverziige resultieren. Zusatz-
lich treten in Abhangigkeit der Schweillzeittemperaturzyklen Gefligeumwandlungen auf,
welche zum Teil zu einer lokalen Erhéhung der Harte fuhren kénnen. Dies fiihrt im Bereich
der hoch-/héchstfesten Feinkornbaustahle zur groRen Problematik von Versprédung und in
Verbindung mit den Schweil3eigenspannungen zur Gefahr der Kaltrissbildung.

Im Gegensatz zum Schweildverzug, dessen Auftreten und Beseitigung mittels zeitaufwendi-
ger und kostenintensiver Richtarbeiten hauptsachlich einen wirtschaftlichen Aspekt dar-
stellt, sind die in Folge des SchweilRprozesses gebildeten Geflige und Schweilleigenspan-
nungen auch von sicherheitsrelevanter Bedeutung. Letztere sind meist héher als die aulle-
ren Lastspannungen und Uberlagern sich mit diesen und schwachen somit die Bauteile
durch Verringerung der Tragfahigkeit und Lebensdauer, was wiederum die Einsatzfahigkeit
von hoch-/héchstfesten Stahlen limitiert. Um diese dennoch effektiv einsetzen zu kdnnen
werden verschiedene, zum Teil zeit- und kostenintensive MaRnahmen ergriffen, wobei die
Minimierung der Schwei3eigenspannungen und deren Auswirkungen als vordergrindige
Ziele anzusehen sind. In konstruktiver Hinsicht werden zum Beispiel Wandstarkenerhéhun-
gen oder auch eine weitrdumige Verlagerung von Schwei3nahten in Bereiche geringerer
Belastung vorgenommen. Weiterhin werden die Schweil3eigenspannungen durch kontrol-
lierte Uberbeanspruchungen des Bauteils, gezielte Gliihbehandlungen und mechanische
Schweifinahtnachbehandlungsmafinahmen [4] nachtraglich verandert. Zudem sollen ver-
mehrt hochlegierte Zusatzwerkstoffe eingesetzt werden [5, 6], deren Umwandlungsverhal-
ten die Schweilleigenspannungen im und um den Bereich der Schweilnaht bis in den
Druckspannungsbereich hinein verringern kénnen. Letzteres soll zu einer Minderung der
Kaltrissanfalligkeit und des Schweillverzugs fiihren und neben der Erh6hung der Langzeit-
schwingfestigkeit auch einen positiven Einfluss auf die Korrosionsbestandigkeit haben.
Trotz dieser MaRnahmen ist es dennoch notwendig an den Bauteilen aufwendige mess-
technische Untersuchungen zur Eigenspannungsverteilung, Tragfahigkeit und Lebensdauer
durchzufiihren.

Unter Einsatz der heutzutage verfiigbaren Rechenkapazitaten ist es mit Hilfe der Schweil3-
struktursimulation jedoch moglich, bereits in der virtuellen Planungsphase der Produktent-
wicklung von komplexen und gro3en Bauteilen Erkenntnisse Uber die qualitative und quan-
titative Verteilung der Schweil’eigenspannungen, Gefligezusammensetzungen und des
Schweifldverzugs rechnerisch zu gewinnen. Diese Erkenntnisse flieBen dann in die Bauteil-



optimierung ein, dienen zur Abschatzung von den die Bauteilsicherheit beeinflussenden
Faktoren und fuhren letztendlich zur Verkirzung der Entwicklungszeiten. Neben hausintern
entwickelten Softwarepaketen stehen auch kommerzielle Programme, wie zum Beispiel
SYSWELD®, ANSYS® und SIMUFACT®, zur Verfigung. Allen gemein ist jedoch, dass de-
ren Bedienung sehr komplex ist und vom Anwender ein hohes Maf an numerischen und
werkstoffphysikalischen Spezialkenntnissen voraussetzt [7]. Auch wenn die kommerziellen
Softwarepakte bereits auf praxiserprobten Numerik- und Werkstoffmodellen basieren, so
mussen vom Anwender dennoch fallspezifische Werkstoffkennwerte vorgegeben und zahl-
reiche Modellierungsschritte ausgefiihrt werden um vertrauenswiirdige Berechnungsergeb-
nisse zu erzielen. Dabei bildet die Bereitstellung der temperaturabhangigen Werkstoff-
kennwerte einen Hauptschwerpunkt in der Schweil3struktursimulation [8].

Im Vergleich zu den thermometallurgischen /-mechanischen Kennwerten ist der experimen-
telle und finanzielle Aufwand zur Ermittlung der thermophysikalischen Kennwerte verhalt-
nismanig gering. Letztere hangen hauptsachlich von der chemischen Zusammensetzung
ab, weshalb diese auch durch Berechnungsprogramme und vorhandene Datenbanken
hinreichend approximierbar sind. Im Gegensatz dazu hangen 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 &ahnlicher Werkstoffe
zuriickgegriffen oder Berechnungsprogramme eingesetzt werden. Leider tun sich hierbei
zusatzlich zu den Chargenschwankungen vor allem bei neu entwickelten Werkstoffen grof3e
Unsicherheiten auf, deren Auswirkungen auf die mechanische Spannungsantwort der
Schweillverbindung im Voraus nicht abzuschatzen sind. Um diese Unsicherheiten auszu-
schlieBen, verbleibt letztendlich nur die experimentelle Bestimmung der thermomechani-
schen Kennwerte. Auf Grund der teilweisen Komplexitat der Probenkdrper, der Vielzahl an
durchzufiihrenden Experimenten und der Nutzung verschiedener Versuchsanlagen gestal-
tet sich dies jedoch als duferst zeit- und kostenintensiv.

Bezugnehmend auf die vorangegangenen Fakten stellt die Schweilstruktursimulation ein
wichtiges Analysewerkzeug dar, deren Handhabung ein hohes Maf} an personellen, zeitli-
chen und finanziellen Ressourcen erfordert. Schlussfolgernd muss es ein grundsétzliches
Hauptanliegen sein den Modellierungsaufwand zu reduzieren und das Verstandnis zu den
komplexen nichtlinearen Wirkungsmechanismen zu verbessern. Somit zielen die Erkennt-
nisse der vorliegenden Untersuchung darauf ab, den Einsatz der Schweistruktursimulation
durch eine Reduzierung des werkstoffbezogenen Modellierungsaufwandes zu férdern und
einen Beitrag zum Verstandnis der Anwendung von hochfesten hochlegierten Zusatzwerk-
stoffen beim Schweil3en hochfester niedriglegierter Feinkornbaustahle zu liefern.



2 Kenntnisstand

Der Fokus dieser Arbeit richtet sich auf die Warmewirkung des einlagigen MAG-Schmelz-
schweil3ens von hochfesten niedriglegierten Feinkornbaustéhlen unter Verwendung artglei-
cher und nichtartgleicher Schweifzusatzwerkstoffe und die damit verbundene Auswirkung
der Phasenumwandlung auf die Schwei3eigenspannungen und den Schweil3verzug. Des-
halb wird sich in diesem Kapitel darauf beschrankt den hierfir notwendigen Kenntnisstand
aufzubereiten. Fur die Klarung weiterfihrender Fragestellungen zur Warmewirkung und
Metallurgie des Metallschwei3ens wird die Literatur in [9-12] empfohlen.

2.1 SchweiBen hochfester Stahle

Die durch den Warmeintrag des Schweillprozesses hervorgerufenen Schweillzeittempera-
turzyklen (SZTZ) beeinflussen die werkstofflichen Gltewerte im Bereich des schweil3gutna-
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 Abkiihizeit. Das Gebiet der durch
diese Merkmale hervorgerufenen metallurgischen Vorgange [9, 11] und somit gednderten
mechanischen Eigenschaften beschreibt die Warmeeinflusszone (WEZ) mit der benachbar-
ten Anlasszone (Bild 2.1). Die Festigkeitseigenschaften von thermomechanisch behandel-
ten (wasservergiteten) Feinkornbaustéhlen beruhen auf der Feinkdrnigkeit (,Hall-Petch-
Effekt"), auf der Ausscheidungshartung und auf dem eingestellten bainitischen-martensi-
tischen Vergiitungsgefliige. Auch wenn diese Stdhle auf Grund ihres geringen Kohlenstoff-
gehaltes eine gute Schweileignung besitzen, so ist es dennoch mdglich, dass die in der
WEZ auftretenden SZTZ den Ausscheidungszustand ungiinstig beeinflussen und uner-
winschtes Kornwachstum hervorrufen. Zudem missen die in der WEZ auftretenden SZTZ
solche Abklihlzeiten aufweisen, so dass ein zahfestes bainitisches-martensitisches Misch-
gefiige auftritt, welches eine geringe Neigung zum Sprédbruch aufweist. Eine Nachbehand-
lung durch Normalglihen wiirde die Festigkeitseigenschaften verschlechtern, denn der
wahrend der Herstellung des Feinkornbaustahls erzeugte thermomechanische Behand-
lungszustand ginge verloren und kann nicht wiederhergestellt werden. Jedoch kann durch
die Steuerung der Abkihlzeiten mittels kontrollierten Warmeeintrags die Erweichung und
die Versprodung der WEZ eingedammt und ein optimaler Gefligezustand eingestellt wer-
den. Zur Einhaltung der geforderten mechanischen Giitewerte missen die Schweil3para-
meter wie Vorwarmtemperatur und Warmeintrag, welche die Abkuhlzeiten beeinflussen,
umso genauer eingestellt werden je hoher die Streckgrenze des verschweildten Werkstoffes
ist [13-18]. Zu hohe Abktihlzeiten fiihren zu einer nicht hinnehmbaren Abnahme der Festig-
keit, wohingegen zu niedrige Abklhlzeiten eine schadliche Versprédung des Gefiiges ver-
ursachen. Auf Grund des hohen Mechanisierungsgrades und des gut kontrollierbaren (ge-
ringen) Warmeeintrages wird in der Praxis haufig das konventionelle Schmelzschweildver-
fahren ,Metall-Aktivgas-Schweillen (MAG)“ eingesetzt. Richtlinien und Hinweise auf die
sachgerechte schweildtechnische Verarbeitung der hochfesten Feinkornbaustahle sind in
[19], und insbesondere fiir das MAG-Verfahren in [20] zu finden. Zur Uberbriickung unre-
gelmaRiger Schweillspalte und zur Vermeidung/Reduzierung der Porositdt und Mikrorisse
im Nahtbereich werden dabei niedriglegierte, artdhnliche Schweilzusatzwerkstoffe mit der
gleichen oder etwas hdheren Festigkeitsklasse eingesetzt [21-23].
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Bild 2.1 Untergliederung der Wérmeeinflusszone (WEZ) [11]

Trotz der Wahl eines geeigneten Schweillverfahrens und somit der Kontrolle des Warme-
eintrages tritt beim Schweillen hochfester Feinkornbaustdhle eine erhdhte Gefahr der
Spannungsrisskorrosion und der wasserstoffinduzierten Kaltrissbildung auf [24, 25]. Fur
beide Rissarten sind neben der chemischen Zusammensetzung des Werkstoffs und dem
Warmeeintrag die auf Grund der hohen Werkstoffstreckgrenzen durch das Schweilen
eingebrachten (Zug)Eigenspannungen die hauptverantwortlichen Triebkrafte [25-28]. Zum
Zwecke der Reduzierung dieser Schweilleigenspannungen wird seit Mitte der 1990er Jahre
versucht, sogenannte Low Transformation Temperature (LTT) Legierungen fir die
SchweilRzusatzwerkstoffe einzusetzen, um die Ausbildung der Schweil3eigenspannungen
durch ein gezieltes Herabsetzen der Umwandlungstemperatur zu kontrollieren [29-31]. Das
somit verzogerte Einsetzen der Festphasenumwandlung fiihrt bei Anwendung dieser hoch-
legierten, supermartensitischen LTT-Zusatzwerkstoffe zu einer Verringerung der Schweil3-
eigenspannungen im und um den Bereich der Schweil3naht bis in den Druckspannungsbe-
reich hinein. Diese Druckeigenspannungen sollen zu einer Minderung der Kaltrissanfallig-
keit und des Schweilverzugs filhren und zusatzlich die Langzeitschwingfestigkeit erhéhen.
Zudem haben die erhéhten Legierungsgehalte auch einen positiven Einfluss auf die Korro-
sionsbestandigkeit [32, 33]. Die beim SchweilRen mit Zusatzwerkstoffen stets auftretende
Vermischung des Zusatzwerkstoffs mit dem Grundwerkstoff [34] ist insbesondere beim
Einlagenschweil3en, Reparaturschweilen und beim Schweilen der Wurzellage im Mehrla-
genschweil’en von hochlegierten LTT-Zusatzwerkstoffen mit niedriglegierten Grundwerk-
stoffen zu beachten. Dieses als Verdiinnung oder auch als Aufmischung bezeichnete Pha-
nomen sorgt dafiir, dass sich der zur Herabsetzung der Umwandlungstemperatur verant-
wortliche Legierungsgehalt des LTT-Zusatzwerkstoffs im Schmelzbadbereich verringert und
sich damit die erwlinschte LTT-Wirkung reduziert. Zugleich muss wegen der inhomogen
Schmelzbadstrémung von einer diskontinuierlichen Verteilung dieser Legierungselemente
innerhalb der SchweilRnaht ausgegangen werden.

Bevor in dem Kenntnisstand der vorliegenden Arbeit weiter auf das Schweiflen hochfester
Stahle unter Einsatz hochlegierter Zusatzwerkstoffe eingegangen wird, wird im nun folgen-



den Abschnitt die Warmewirkung beim Metallschweilen erlautert, wobei der Einfluss der
Festphasenumwandlung bei der Entstehung von Schweifleigenspannungen und Schweil3-
verzug im Mittelpunkt steht. Nachfolgend werden die Kenntnisse zur numerischen
Schweil3struktursimulation 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 hierfiir not-
wendige Kenntnisstand aufgearbeitet.

2.2 Warmewirkung beim MetallschweiBen

Beim Schmelzschweiflen werden die Rander der zu fligenden Grundwerkstoffe durch die
von einer Warmequelle lokal eingebrachten Warme Uber ihren Schmelzpunkt hinaus er-
warmt. Ein zur Uberbriickung des Fiigespalts simultan aufgeschmolzener Zusatzwerkstoff
stellt dabei mit dem geschmolzenen Grundwerkstoff eine stoffschliissige Verbindung ber
ein Schmelzbad her. Im Zuge der Abkihlung erstarrt dieses Schmelzbad und bildet tber
die so entstandene SchweilRnaht eine feste Verbindung zwischen den gefugten Grundwerk-
stoffen. Die ortlich und zeitlich stark konzentriert eingebrachte Warme wird auf Grund der
fur Metalle typisch hohen Warmeleitfahigkeit rasch in die kalteren Werkstoffbereiche abge-
leitet und verursacht somit ein fir den SchmelzschweilRprozess charakteristisch steiles und
transientes Temperaturgefélle langs und quer zur Fligestelle. Dieses transiente und extrem
inhomogene Temperaturfeld verursacht in der WEZ (Bild 2.1) mikrostrukturelle Verande-
rungen des Ausgangsgefiiges und der damit verbunden thermomechanischen Eigenschaf-
ten. Zudem resultiert aus der Inhomogenitat des Temperaturfeldes dass Uber weite Werk-
stoffbereiche lokal unterschiedlich verteilte thermische Dehnungen existieren. In Verbin-
dung mit den bei umwandlungsfahigen Stahlen in der WEZ auftretenden Festphasenum-
wandlungen flihren diese durch den Schweil3prozess hervorgerufenen Phanomene zu
einem komplexen Spannungs- und Dehnungszustand, was nach dem Erkalten der
Schweifdverbindung zu Schweilleigenspannungen und Schweillverzug fihrt.

2.2.1 Mikrostrukturelle Verdnderungen und Festphasenumwandlungen

Im Laufe des Schweillprozesses wird der im Nahbereich der Fligestelle liegende Werkstoff
oOrtlich variierenden SZTZ unterworfen, wodurch mikrostrukturelle Veranderungen resultie-
ren. Der Werkstoffbereich, in welchem Spitzentemperaturen oberhalb von A.; bis nahe zur
Schmelztemperatur auftreten, wird als Warmeeinflusszone (WEZ) bezeichnet (Bild 2.1) und
ist Gegenstand der folgenden Betrachtungen.

¢ Einfluss der Austenitisierungsbedingungen

Die wahrend des Aufheizvorgangs stattfindende (a—y)-Festphasenumwandlung, kurz
Austenitisierung, ist ein diffusionsgesteuerter Prozess. Sie beginnt mit dem Uberschreiten
der Ag1-Temperatur und ist bei Erreichen der Ag-Temperatur vollstandig abgeschlossen.
Bei weiterem Verbleib im Temperaturbereich oberhalb von A,z nimmt das Wachstum der
Austenitkdrner zu und die Homogenisierung schreitet voran. Da sich nach den Diffusions-
gesetzen eine geringe Zeit nur durch eine erhohte Temperatur ausgleichen lasst, ver-
schiebt sich mit zunehmender Aufheizrate das Gebiet der Austenitbildung (A.q<Ag3) zu
héheren Temperaturen [35-37]. In [38] wurde durch die Anwendung verschiedener Lichtbo-



genprozesse bestatigt, dass die Homogenisierung und das Kornwachstum durch eine Er-
héhung der Spitzentemperatur und/oder durch die Erhéhung der Haltezeit oberhalb von A4
malgeblich verstarkt werden. Da Korngrenzen eine Barriere fiir Versetzungsbewegungen
darstellen, muss die Korngréf3e einen erheblichen Einfluss auf die Festigkeit und das FlieR-
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 fir den jeweiligen Schweil3prozess typische Austenit-
korngréRenverteilung einstellt (Bild 2.1). Dies und die von der AustenitkorngroRe abhangige
Art der Rickumwandlung des Austenits [42-44] sorgen dafiir, dass die thermomechani-
schen Werkstoffeigenschaften iber den Bereich der WEZ variieren.

¢ Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit

Die nun folgenden Erlauterungen basieren auf Erkenntnissen der in [9-11] gegeben Sach-
verhalte. Wahrend der Abklhlung wandelt die y-Festphase (Austenit) in die bei tieferen
Temperaturen thermodynamisch stabilere Kristallgitterform der a-Festphase um, welche
jedoch eine gegeniiber der y-Festphase stark herabgesetzte Lslichkeit fiir Kohlenstoff und
sonstige Legierungselemente besitzt. Ist die Abkuhlgeschwindigkeit gering genug, so kann
dieser thermodynamisch extreme Ungleichgewichtszustand durch rein thermisch aktivierte
Platzwechselvorgange (Diffusion) beseitigt werden. Die sich dabei einstellenden a-Fest-
phasen werden als Ferrit oder Perlit bezeichnet. Mit zunehmender Abkuhlgeschwindigkeit
nimmt die Umwandlungsneigung auf Grund des grofer werdenden thermodynamischen
Ungleichgewichts zu. Ab dem Uberschreiten einer ,unteren‘ kritischen Abkiihlgeschwindig-
keit spielen sich die Platzwechselvorgange nur noch im Gréfenordnungsbereich der Gitter-
konstante ab, so dass sich nun erstmalig a-Festphasenanteile durch Umklappvorgange
(ohne Diffusion) bilden. Das durch den zwangsgeldsten Kohlenstoff verspannte a-Kristall-
gitter wird als Martensit bezeichnet und zeichnet sich durch seine extreme Harte und Fes-
tigkeit aus. Die Temperatur bei Einsetzen der Martensitbildung wird als Martensitstarttem-
peratur Mg und die bei Ende der martensitischen Umwandlung vorherrschende Temperatur
wird als Martensitfinishtemperatur M; benannt. Ab dem Uberschreiten der ,oberen‘ kriti-
schen Abkuhlgeschwindigkeit wandelt der Austenit ausschlieRlich in Martensit um. Zusatz-
lich kann der Austenit in einer Kombination aus diffusionsgesteuerter Umwandlung und
diffusionslosen Umklappvorgangen in die Zwischenstufe Bainit zerfallen. Der entsprechen-
de Temperaturbereich befindet sich dabei unterhalb der ferritisch/perlitischen Festphasen-
bildung und oberhalb der Mg-Temperatur. Die Anfangs- und Endtemperaturen der Baini-
tentstehung werden als Bg bzw. B; gekennzeichnet.

Als Abschéatz- bzw. Berechnungsgrundlage flr die resultierenden Gefligednderungen wer-
den Schweil3-Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubilder (SZTU) erstellt. Hierzu werden
Werkstoffproben einem dem entsprechenden Schweil3prozess typischen SZTZ ausgesetzt.
Unter Konstanz der Austenitisierungsbedingungen wird pro Werkstoffprobe die Abkuhlge-
schwindigkeit durch Vorgabe einer konstanten Abkuhlrate, meist tg 5, variiert. Die tempera-
tur- und zeitabhangigen Umwandlungspunkte werden haufig durch das relativ einfache
Messverfahren der Dilatometrie erfasst [45]. AnschlieRend werden die erzeugten Geflige-
zusammensetzungen und deren zugehdrige Hartewerte metallografisch ermittelt. Unter
Angabe der Spitzentemperatur, der Werkstoffbezeichnung, der chemischen Zusammenset-



zung und zum Teil der Ag4- und Ags-Temperaturen werden die so ermittelten Werte in Ab-
hangigkeit der Abkuhlgeschwindigkeiten in einem SZTU zusammengetragen. SZTU’s un-
terschiedlichster Stahlwerkstoffe sind beispielsweise in [46, 47] gegeben.

2.2.2 Einfliisse auf die SchweiBeigenspannungen und den Schweilverzug

Die Gesamtheit der durch einen Schweil3prozess hervorgerufenen makroskopischen Form-
anderungen wird als Schweillverzug (SV) bezeichnet, dessen Ursache im Vorhandensein
von Schweileigenspannungen (SE) liegt. Somit reicht es aus, die Einflisse auf die Entste-
hung des SV anhand der SE zu begriinden.

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 Uberlagerung von Schrumpf-, Abschreck-
und Umwandlungseigenspannungen gedacht werden kann. Es muss an dieser Stelle je-
doch betont werden, dass die lineare Superposition der eben aufgefiihrten SE-Anteile nur
einen idealisierten Naherungsansatz bedeuten kann, da sich in der Realitat die jeweiligen
SE-Anteile schon allein durch die Querkontraktion gegenseitig beeinflussen.

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

Schrumpfspannungen wachsen mit

Re T dRe/dT T a1 ET AL drjdx? si D1

Abschreckeigenspannungen wachsen mit

Rearmax ¢ Re—Renrmax T a® E1 AL ATyt dT/dt 1 D 1

Umwandlungseigenspannungen wachsen mit

Re7u T Rerumin—Rerumax T AV, T ET A1 Tgl dT/dt T s

Re - Streckgrenze

Re atmax - Warmstreckgrenze im Temperaturbereich mit max. Temperaturdifferenz

Re, 74 - Warmstreckgrenzen im Temperaturbereich
a - Thermischer Ausdehnungskoeffizient
E - Elastizitadtsmodul
A - Wéarmeleitfahigkeit
s - Nahtbreite
- Naht- bzw. Blechdicke
AThax - Maximale Temperaturdifferenz zwischen Kern und Rand
dT/dt - Abkihlgeschwindigkeit
dT/dx - Temperaturgradient in senkrechter Richtung zur Naht
AV, - Volumenanderung bei der (y—a)-Phasenumwandlung
Ts - Starttemperatur der (y—a)-Phasenumwandlung




Die Entstehung und das Ausmal der Schrumpf-, Abschreck- und Umwandlungseigenspan-
nungen (Zwangungsspannungen) hangt nach [49] hauptsachlich von den in Tabelle 2.1
aufgefiihrten wichtigen EinflussgréfRen ab. Diese werden vor allem durch die Werkstoffei-
genschaften, aber auch durch das Schweillverfahren und dessen Parameter, sowie den
geometrischen und thermischen Randbedingungen vorgegeben. Eine separate Betrach-
tung der aufgefiihrten EinflussgroRen und deren wechselseitige Beeinflussung ist dabei
kaum mdglich, 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-
schweilten Baugruppen vor. Die hohen Eigensteifigkeiten dieser Konstruktionen beeinflus-
sen die globalen Steifigkeitsverhaltnisse hinsichtlich der SchweilRnahte derart, dass Warme-
und Volumendehnungen zusatzlich behindert werden. Diese mit den globalen Steifigkeits-
verhaltnissen in Zusammenhang stehende (Schrumpf-)Behinderung wird in [50] erstmalig
durch den Einspanngrad quantifiziert, dessen Berechnung als Richtwert fiir eine symmetri-
sche StumpfstoRschweilRverbindung in [51] gegeben ist. In [52-54] wird gezeigt, dass mit
zunehmenden Einspanngrad die SE in ihrem Ausmal 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 Schweildverbindungen einen starken Einfluss auf
die SE-Entstehung nimmt.

L
c
?,,g
abnehmender Einspanngrad zunehmender
(geringe Bauteilsteifigkeit) + E-Modul 4+ (hohe Bauteilsteifigkeit)

+ Blechdicke ¢
4 Breite der Naht und der WEZ +
+ Streckgrenze Rqo4
+ Warmstreckgrenze Re4

Bild 2.2 Einfluss des Einspanngrades auf die Schweilleigenspannungen und den Schweilverzug [54]

In Bild 2.3 sind Einflussgroften auf die Zwangungs- und Reaktionsspannungen, und somit
auf die SE schematisch dargestellt [55]. Hieraus geht hervor, dass neben der Schrumpfbe-
hinderung und der Werkstofffestigkeit /-zéhigkeit vor allem die Phasenumwandlungstempe-
ratur und die Umwandlungsplastizitdt einen groen Einfluss auf den Eigenbeanspru-
chungszustand einer geschweif3ten Konstruktion nehmen.

Auch wenn die bis hier gewonnen Erkenntnisse hauptsachlich auf qualitativen Zusammen-
hangen beruhen, so lasst sich Schlussfolgernd sagen, dass der Zustand der SE und damit
des SV von einem komplexen Wechselspiel vielzdhliger Einflussgréen abhangt und im
Vorab nicht abgeschéatzt werden kann. Mit dem Fokus dieser Arbeit die Auswirkungen der
(y—a)-Phasenumwandlung auf die SE und den SV zu analysieren, werden die Phasenum-
wandlungstemperatur und die Umwandlungsplastizitdt bei weitgehender Konstanz des
restlichen EinflussgréRenverbunds variiert. Deshalb wird im Folgenden auf die Einflisse der
Phasenumwandlungstemperatur und der Umwandlungsplastizitat eigegangen.
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Bild 2.3 Einflussgré3en auf die Eigenbeanspruchung einer geschweilSten Konstruktion nach [55]

2.2.21 Umwandlungstemperatur und begleitende Effekte

Praktische Erkenntnisse Uber die Beeinflussung des Eigenspannungszustands in Stahl-
werkstoffen durch die gezielte Einstellung der (y—a)-Umwandlungstemperatur beruhen auf
ersten Arbeiten zu Abschreckvorgéngen in den 1930er Jahren [56] und fiihrten unabhangig
von der Methodik zur Einstellung der Umwandlungstemperatur zu einer ersten grundlegen-
den Modellentwicklung zur Entstehung der SE wahrend der Abkihlung umwandlungsfahi-
ger Stahle [57-59].

Hierzu wurde in [57] basierend auf theoretischen Uberlegungen die Ausbildung der SE im
Nahtbereich analysiert, welche sich auf Grund unterschiedlicher (y—a)-Umwandlungs-
temperaturen und den sich daraus ergebenden Gefligezusammensetzungen einstellt. Es
folgt, dass solange die (y—a)-Umwandlung bei Erreichen der Raumtemperatur vollstéandig
abgeschlossen ist, zunehmend niedrigere Umwandlungstemperaturen zu einem hdéheren
Ausmaly von Druckeigenspannungen flihren. Zudem wurde geschlussfolgert, dass die
Hohe der durch Umwandlungseigenspannungen beeinflussten SE malfgeblich von den
Warmstreckgrenzen wahrend der (y—a)-Umwandlung und dem bis zur vollstdndigen Ab-
kiihlung auf Raumtemperatur noch zu durchlaufenden Temperaturintervall abhangt.

In [60] werden die in [57] angefiihrten theoretischen Uberlegungen durch erste experimen-
telle Untersuchungen zur Spannungsentstehung beim Abkihlen wahrend der (y—a)-
Umwandlung unterstutzt. In Anlehnung zum Stabmodell der eindimensionalen Spannungs-
ausbildung einer idealisierten Schweillverbindung wurden Werkstoffproben austenitisiert
und die thermische Schrumpfung wahrend der Abklhlung durch eine beidseitig feste Ein-
spannung blockiert. Das (y—a)-Umwandlungsverhalten und/oder die Umwandlungstempe-
raturen wurden durch Variation der Legierungselemente eingestellt. Die gegenlber dem
bainitisch umwandelnden Werkstoff niedrigere Umwandlungstemperatur (AMg =-150 K) und
der danach auftretende, fur den hohen (Schrumpf-)Spannungsaufbau verantwortliche Tem-
peraturintervall des martensitisch umwandelnden Werkstoffs flhrt bei Raumtemperatur im
Vergleich zum bainitisch umwandelnden Werkstoff auf bis zu ~300 MPa geringere Eigen-
spannungen. Da im Allgemeinen Martensit gegeniliber Bainit eine wesentlich héhere Warm-
streckgrenze aufweisen muss, fallt die Spannungsdifferenz der maximal erreichten Druck-
spannungen mit nur etwa -50 MPa (Martensit) unerwartet gering aus. Dies weist darauf hin,
dass die wahrend der (y—a)-Umwandlung vorliegende Warmstreckgrenze nicht der einzig



limitierende Einflussfaktor auf die erreichbare Druckspannungshodhe ist. Da die Bildung der
martensitischen Festphase durch erhéhtes Auflegieren mittels Chrom erreicht wurde, liegen
zwischen den beiden Cr-Mo-Stahlen stark unterschiedliche chemische Zusammensetzun-
gen vor. Leider geben die Autoren keine Stellungnahme, ob sich die Variation in den che-
mischen Zusammensetzungen auf das Ausmalf} der flr einen Spannungsabbau verantwort-
lichen Umwandlungsplastizitat niederschlagen kénnte

In Analogie zu den in [60] durchgefiihrten Untersuchungen werden seit Mitte der 1990er
Jahre Schweiflzusatzwerkstoffe gezielt in ihrer chemischen Zusammensatzung variiert, um
die Ausbildung der SE durch Verringerung der Phasenumwandlungstemperatur zu kontrol-
lieren [29-31]. Auf den weiterfiihrenden Einsatz dieser hochlegierten Schweillzusatzwerk-
stoffe wird in Abschnitt 2.4 detailliert eingegangen. Dennoch seien an dieser Stelle die
aktuellen und sehr umfangreichen experimentellen Arbeiten in [61] erwahnt, 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 kénnen, 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 hei}t bei
unvollstandiger (y—a)-Umwandlung in die martensitische Festphase, das Niveau der ver-
bleibenden Makroeigenspannungen bestimmt. Zuséatzlich schreibt der Autor der Rolle der
Umwandlungsplastizitét eine grolRe Bedeutung zu und stellt die Frage, ob die Umwand-
lungsplastizitat als limitierender oder férdernder Faktor fiir 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 (y—a)-Umwandlung bei der SE-Entstehung. Beim Vorliegen in-
homogener Umwandlung kdnnen die in den jeweils zuerst umwandelnden Bereichen be-
reits aufgebauten Druckspannungen bis in den Zugspannungsbereich hinein abgebaut
werden. Hierflir verantwortlich ist die durch die Volumenzunahme der spater umwandeln-
den Bereiche verursachte Werkstoffdehnung der angrenzenden, bereits umgewandelten
Zonen. Ob die zeitlich verzogerte Umwandlung der angrenzenden Bereiche durch raumli-
che Temperaturgradienten oder durch unterschiedliche Umwandlungstemperaturen verur-
sacht wird ist dabei unerheblich.

2.2.2.2 Umwandlungsplastizitit

Die erste belegte Beobachtung des physikalischen Phanomens Umwandlungsplastizitat
(UP) geht auf das Jahr 1919 zuriick [62] und wurde in [63] begrifflich definiert. Dabei be-
zeichnet die UP das Auftreten von plastischen Verformungen wahrend der Gefligeumwand-
lungen, wenn gleichzeitig durch auflere mechanische Belastungen Spannungen unterhalb
der eigentlichen Warmstreckgrenze der weicheren der beteiligten Festphasen (Austenit)
wirken. Zwar ist die UP bei allen Gefiigeumwandlungen zu beobachten, doch wird sich im
Folgenden auf die fiir die Umwandlungseigenspannungen relevanten Vorgange wahrend
der (y—a)-Umwandlungen beschrankt, da hier ein erheblicher Einfluss auf die Spannungs-
entwicklung durch die verstarkt 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 Erklarungsansatze und kontinuumsme-
chanischer Modelle beschrieben [64]. Werden nur isotrope Anpassungseffekte an die Vo-
lumendnderungen des Kristalls wahrend 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 fur die UP-Modellierung der diffusionskontrol-
lierten, und unter Vernachlassigung der lastbedingten Vorzugsorientierung der Martensit-
kristalle (Scherung) fiir die diffusionslosen Umwandlungen geeignet. Werden zuséatzlich die
durch Scherung verursachten anisotropen plastischen Dehnungsanteile beriicksichtig, so
finden auf dem Magee-Effekt [68] basierende Modelle ihre praktische Anwendung.

Die plastische dehnungsinduzierende Wirkung der UP kann beispielhaft an Ausschnitten
von Dilatometerkurven wahrend der Abkuhlung in Bild 2.4 aufgezeigt werden [69]. Neben
dem lastfreien Fall (0 MPa) werden vor dem Einsetzen der (y—a)-Umwandlung auflere
Drucklastspannungen (-42 MPa, -85 MPa) unterhalb der austenitischen Warmstreckgrenze
auf einer ansonsten frei schrumpfenden Werkstoffprobe axial aufgepragt und im Zuge der
Abklhlung aufrechterhalten. Die nach Erreichen der Raumtemperatur und anschlieBendem
I6sen der Drucklast irreversibel verbleibenden plastischen Dehnungen werden als umwand-
lungsplastische Dehnungen klassifiziert und nehmen mit wachsenden Druckspannungen
zu. Im Fall duRerer Zuglasten (Zugspannungen) kehrt sich die UP-plastische Dehnung dem
Vorzeichen entsprechend um. Die Wirkung dieser UP-Dehnungen auf die Reaktionsspan-
nungen eines umwandlungsfahigen und beidseitig fest eingespannten Stabs sind anhand
von Berechnungsergebnissen [70] in Bild 2.5 dargestellt. Dabei wurde der gesamte Stab
austenitisiert und anschlieRend auf Raumtemperatur abgekuhlt. Die Berechnungen mit und
ohne Beriicksichtigung der UP weisen Unterschiede in den verbleibenden Reaktionsspan-
nungen mit bis zu 400 MPa auf. Grund hierfir ist, dass sich die Druckspannungen unter der
Prasenz der UP wegen des Auftretens der zusatzlich wirksamen UP-plastischen Dehnun-
gen nicht voll entwickeln kénnen, beziehungsweise durch die UP-plastische Verformung ein
nahezu vollstandiger Druckspannungsabbau wahrend der (y—a)-Umwandlung auftritt.
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Bild 2.4 Dilatometerkurven fiir einen niedriglegierten  Bild 2.5 Eigenspannungen in einem fest
Stahl mit Druckspannungen wéhrend der Umwand- eingespannten Stab mit und ohne Um-
lung nach [67] wandlungsplastizitét nach [70]

Die soeben beispielhaft aufgezeigten Wirkungen verdeutlichen die Wichtigkeit die UP-
Dehnungen in der numerischen Berechnung von Umwandlungseigenspannungen zu be-
riicksichtigen. Da das Ausmall der UP vom jeweiligen Werkstoff abhangt, gilt es die UP
durch entsprechende Materialparameter zu charakterisieren und in den Datenbanken zu
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hinterlegen. Hierzu werden wie eben beschrieben Werkstoffproben austenitisiert und wah-
rend der Abkuhlung, jedoch vor dem Einsetzen der (y—a)-Umwandlung jeweils mit unter-
schiedlich hohen Druck- und Zuglasten konstant beaufschlagt. Unter Annahme einer uni-
axial wirkenden Lastspannung o und eines materialabhangigen UP-Parameters K lasst sich
die nach vollstandiger (y—a)-Umwandlung verbleibende UP-Dehnung ¢, durch eine linea-
re Beziehung wie folgt berechnen [71]:

gp=K-o Gleichung 2.1
mit ,, - umwandlungsplastische Dehnung, K - UP-Parameter, o - uniaxiale Lastspannung

Fir unterschiedliche Metalle und Legierungen kann ein konstanter Materialparameter K bei
Aufpragung von in Richtung und Héhe variierender Lastspannungen mit Betragen bis etwa
der halben Warmstreckgrenze der weicheren Festphase nach [67] bestimmt werden:

K = dsup(a)/da|a_)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 (Schweil-)Eigenspannungen und (Schweif3-)Verzug umwandlungsfahiger Stahle
sind numerische Einflussanalysen der UP auf die Berechnungsergebnisse von groflem
Interesse [71-78].

Fir das Warmebehandlungsproblem des Hartens 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 gegenuber den Berechnungen unter Vernachlassigung 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 Ubereinstimmungen mit den Messergebnissen. Da
leider die Prasentation der Berechnungsergebnisse des Verzugs ohne UP fehlt, ist diesbe-
zuglich kein Einfluss der UP abzuschatzen.

Ein weitaus komplexerer Fall liegt in [72, 73] vor. Hier wurde ein thermisch und mechanisch
teilweise validiertes FEM-Modell einer Laser-BlindnahtschweiBung am Stahl S355J2+N
entwickelt und zur Berechnung der SE und SV eingesetzt. Die numerische Analyse mit und
ohne UP fiihrte in der Schweilnahtnahe auf der Unterseite zu Unterschieden in den Langs-
eigenspannungen von bis zu 400 MPa. In diesem Fall lieferten die Berechnungen unter
Einbindung der UP erhdhte 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 Schweil3verbindung findet nicht statt.
Weiterhin wurde der SV mit Hinblick auf die Langs- und Querschrumpfung mit und ohne UP
berechnet. Fir beide Verformungsarten fihren die Berechnungen mit UP zu einem ver-
starkten Ausmalfd der Schrumpfungen, wodurch gegeniiber den Berechnungen ohne UP
eine bessere Ubereinstimmung mit den gemessenen Verziigen erreicht werden konnte.
Eine Darstellung des berechneten Winkel- und Biegeverzugs wurde nicht vorgenommen.

In [74] wurde ein ahnliches Problem an einem anderen Stahlwerkstoff (10 CD 9.10) unter-
sucht, wobei hinsichtlich der Langseigenspannungen 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 durchgefiihrten numerischen Berechnungen
einen umgekehrten Einfluss der UP auf die Langseigenspannungen auf. Leider fehlen in
den eben angefiihrten Untersuchungen die Bewertungen beziehungsweise die Darstellun-
gen der Quer-, sowie der SE im Volumen der SchweilRverbindungen. Ebenso wurden weder
Einflussanalysen der UP auf den SV durchgefiihrt, noch beruhen die durchgefiihrten Be-
rechnungen auf hinreichenden Validierungen.

Numerische Untersuchungen zum Einfluss der UP auf die SE eines LTT-Grundwerkstoffs
wurden mittels einer simulierten Blindnahtschweifung in [77, 79] durchgefihrt. Hier konnte
ein signifikanter Einfluss der UP-Variation auf die SE insoweit aufgezeigt werden, als dass
das Spannungsniveau der Langs- und Quereigenspannungen auf den Oberflachen unter
Einbindung der UP abnahmen. Leider kdénnen 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 Schweilungen. Auch hier fehlen die Berechnungsergebnisse zum SV und den SE
im Volumen der Schweillverbindung.

In [78] kam ein experimentell umfangreich validiertes FEM-Modell einer S355J2+N-MAG-
Schweillverbindung mit artgleichem Zusatzwerkstoff zur Anwendung, um eine Einflussana-
lyse der UP auf die SE durchzufiihren. Es konnte gezeigt werden, dass im Ubergangsbe-
reich zwischen Schweillnaht und Grundwerkstoff alle SE-Komponenten durch die Variation
des UP-Parameters K signifikant beeinflusst werden. So flhrte ein erhéhter K-Wert zu
einer generellen Zunahme der Langseigenspannungen. 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 Oberflachen der Schweilver-
bindung, wohingegen fiir die Normaleigenspannungen eine generelle Relaxation der Span-
nungswerte bei Zunahme des K-Parameters zu beobachten ist. Im Vergleich zu den Ubri-
gen SE-Komponenten zeigte die Normalspannung die gréRten quantitativen Anderungen
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 fiir solche latent
schrumpfenden StumpfstoRschweilRverbindungen der S355J2+N-Festigkeitsklasse der K-
Parameter zumindest in der richtigen GroRenordnung beriicksichtigt werden muss.

Fazit ,,Einfliisse auf die Schweieigenspannungen und den Schweifverzug“

Es bleibt festzuhalten, dass der Zustand der SE und damit des SV von einem komplexen
Wechselspiel vielzahliger Einflussgréfien abhangt und im Vorab nicht abgeschatzt werden
kann. Insbesondere wird der SE/SV-Zustand immens durch das AusmafR der Umwand-
lungseigenspannungen beeinflusst, welches durch eine gezielte Herabsetzung der Um-
wandlungstemperatur von LTT-Zusatzwerkstoffen verstarkt werden kann. Zu niedrige Um-
wandlungstemperaturen fuhren jedoch zu unvollstdndigen (y—a)-Umwandlungen und so-
mit zu Restaustenit, dessen geringe WarmflieRgrenze in Verbindung mit der nicht vollstan-
dig ausgenutzten (y—a)-Volumenexpansion die SE-Reduktion limitiert. Weitere Einflussfak-
toren beziehen sich auf die Homogenitat der (y—a)-Umwandlung und auf das die Umwand-
lungen stets begleitende Phanomen der UP. Es ist offensichtlich, dass die Wirkung der UP-
Dehnungen in der Berechnung von SE und SV umwandlungsfahiger Stahle zu bertcksich-
tigen ist. Auf Grund des derzeitig noch mangelhaften Verstandnisses zur Sensitivitat der
notwendigen Genauigkeit des UP-Parameters K zur folgerichtigen Berechnung von SE und
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SV muss der materialabhangige K-Parameter fallspezifisch experimentell bestimmt werden.
Weiterhin zeigt die durchgefiihrte Literaturrecherche, dass ein grof3er Bedarf an konsisten-
ten numerischen Einflussanalysen der UP auf die SE und den SV realer Schweilverbin-
dungen besteht. Ein Hauptaugenmerk ist dabei auf die Verwendung experimentell validier-
ter Berechnungsmodelle mit abgesicherten Materialkennwerten zu richten, da nur dadurch
ein folgerichtiges Verstéandnis zur Wirkungsweise der UP im Verbund mit der Vielzahl von
komplex miteinander verknipften Einflussgréen moglich ist. Auch wenn einige zumindest
qualitativ zu bewertende numerische Einflussanalysen hochfester Stahle existieren, so sind
zum derzeitigen Forschungsstand in der Literatur keine experimentell abgesicherten nume-
rischen UP-Einflussanalysen auf die SE und den SV hochfester Schweiflverbindungen
unter Verwendung von Stéhlen der Festigkeitsklasse des Werkstoffs S960QL zu finden.

2.3 Numerische Schwei3struktursimulation

In dieser Arbeit wird die Schweilistruktursimulation unter Anwendung des kommerziell
verfigbaren und bereits etablierten FEM-Softwarepakets SYSWELD nur als Werkzeug
eingesetzt, um werkstoffbezogene Einflussanalysen auf die SE und den SV durchzufihren.
Zuerst wird eine grundlegende Klassifikation der SchweiRRsimulation in Teilbereiche vorge-
nommen und diesbeziglich ein Abriss Uber die derzeit erreichten Erkenntnisse gegeben.
Anschlieend werden die in der vorliegenden Arbeit zur thermophyskalischen und thermo-
mechanischen Modellierung eingesetzten Berechnungsgrundlagen aufgezeigt.

Fir die Berechnungen des globalen Temperaturfeldes und der Gefligezusammensetzung,
und darauf aufbauend der SE und des SV hat es sich nach [12] bewahrt, die Schweillsimu-
lation in die Teilbereiche der Prozess-, Struktur- und der Werkstoffsimulation mit eigenstan-
digen ZielgroRBen zu unterteilen (Bild 2.6). Die gegenseitige Beeinflussung der drei Teilbe-
reiche beruht auf dem Ein- und Ausgang von KoppelgréRRen.

Prozess-
simulation

Schmelzbadgeometrie
lokales Temperaturfeld
Prozesswirkungsgrad
Prozessstabilitat

Struktur-
simulation

Material-
simulation

Geflugebeanspruchung

Strukturtemperaturfeld
Eigenspannungen
Verzug
Strukturfestigkeit
Struktursteifigkeit

Geflgezustand
Geflgeumwandlung
Hérte
HeiRrissbildung
Kaltrissriblung

———

Umwandlungsdehnung
mechanische Werkstoffkennwerte

Bild 2.6 Teilbereiche der Schweillsimulation mit den wichtigsten Ziel- und Koppelgréen - Radaj [12]
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¢ Prozesssimulation

Die Prozesssimulation umfasst die detaillierte Modellierung der miteinander komplex ver-
bundenen Phanomene wie des Temperatur- und Geschwindigkeitsfelds im Schmelzbad,
der Wechselwirkung der Warmequelle mit der SchweilRverbindung und resultierendem
Wirkungsgrad, sowie der Stabilitdt des Schweillprozesses. Basierend auf der Theorie der
Warmeleitung in Festkodrpern [80] lieferten [81] und [82, 83] erste Forschungsbeitrage 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 hauptsachlich auf den Warme- und
Materialflusses im Schmelzbad und die Lichtbogenphysik. Einen Uberblick tiber 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 Schweiliprozess durch ein reines War-
meleitungsmodell zu approximieren und die Erzeugung der Schweilwarme und die
Schmelzbadbildung auf pauschalisierte Grofen der Warmequelle zu reduzieren. Somit wird
mit Hilfe der in [87] eingefiihrten Methode der Eintrag und die geometrische Verteilung der
Schweilwarme oftmals durch aquivalente Warmequellen mit volumetrischer Energievereit-
lung umgesetzt. Darauf basierend haben sich in der FEM-Anwendung fiir Laserstrahlver-
fahren entwickelte gaul3verteilte [87] und flr Lichtbogenverfahren entwickelte doppelellip-
soide [88] Warmequellenmodelle bewahrt.

e Materialsimulation

Aspekte der mikrostrukturellen Eigenschaften wie die Harte, Zahigkeit, Festphasentrans-
formation und die Heil3- und Kaltrissneigung werden Uber die Materialsimulation abgedeckt.
Eine Zusammenfassung von Forschungsarbeiten zur metallurgischen Modellierung ist in
[89-91] zu finden.

Modelle zu schweillbedingten Mikrostrukturanderungen wie die sich einstellende Geflige-
zusammensetzung unter Einbindung der Austenitkorngrof3e sind bereits in kommerziellen
Softwareprogrammen implementiert, beruhen jedoch auf starken Vereinfachungen der
physikalischen Zusammenhange. Unter der mdglichen Berlcksichtigung der Austenitkorn-
grofRe finden dabei effektive umwandlungskinetische Modelle zur diffusionsgesteuerten
(a<>y)-Umwandlung [92, 93] und zur diffusionslosen martensitischen (y—a)-Umwandlung
[94, 95] ihre Anwendung.

e Struktursimulation

Die Struktursimulation umspannt die Berechnung des globalen Temperaturfelds und der
thermomechanischen Warmewirkungen des Schweil’ens. Dies betrifft neben den SE und
SV auch die Schwei3gut- und WEZ-Festigkeit und die Bewertung der Struktursteifigkeit.

Hinweise zur generellen Modellierungsmethodik numerischer Schweil3struktursimulationen
zur folgerichtigen Berechnung von SE und SV gibt [96]. Eine Zusammenfassung méglicher
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 vernachlassigt werden kénnen, dies
jedoch zu einem merklichen Einfluss auf den SV fiihrt. Verantwortlich gemacht wird hierfir
die durch visko-plastische Effekte verursachte Erhéhung der austenitischen Warmfliefl3-
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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 Erhdhung der Recheneffizienz zuerst die Tempe-
raturfeldberechnung vollstandig abgeschlossen und darauf aufbauend das Verschiebungs-
feld berechnet (schwache Kopplung), wodurch die Anderung der Nahtgeometrie und der
somit verursachte Einfluss auf die Verteilung der Schweillwarme vernachlassigt 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

e Thermisch

Die physikalische Berechnungsgrundlage des transienten Temperaturfelds basiert auf der
Verknlpfung des ersten Hauptsatzes der Thermodynamik mit dem Fourierschen Grundge-
setz der Warmeleitung. Die nichtlineare Feldgleichung der Warmeleitung mit der Erweite-
rung eines Produktionsterms in Form von volumetrischen Warmegquellen lautet:

oT
p(T) - cp(T) i +V(=AT)-VT) =qyo(x,y,2z,t) mit T=T(x,y,zt)

mit den Rand- und Anfangsbedingungen: Gleichung 2.3
aT

—A1—| =qq und T(x,y,zt=0)=T(y,2)l=0
on a

mit p - spezifische Dichte, c, - spezifische Wéarmekapazitét, T - Temperatur, A - Wérmeleitfahigkeit, qy,
- volumetrische Wérmestromdichte, q, - flichenbezogene Gesamtwéarmestromdichte

Der Eintrag und die geometrische Verteilung der Schweillwarme wird durch Ersatzwarme-
quellen gewahrleistet, deren jeweilige Verteilung der volumetrischen Warmestromdichten
von den in Gleichung 2.4-2.6 enthaltenen freien Parametern abhangt. Diese missen im
Zuge der Temperaturfeldkalibrierung mit Hilfe experimenteller Daten vom Benutzer angegli-
chen werden.

Volumetrische Warmestromdichte der gauRverteilten Warmequelle nach [87]:

9-e5-0 . e_M.(L)
”(33_1)'(Zo_zu)'('%+ro'ru+’ﬁ)2

Qvol =
Gleichung 2.4

Zg —

= o= (o= 1) D r= e ve 02 4 Oy

o™ 4u

mit q,, - volumetrische Wérmestromdichte, Q - gesamte Wérmeleistung im Doppelellipsoid, M - Ab-
klingkoeffizient, r, , - obere/untere Radien, t - Zeit, v - SchweilBgeschwindigkeit, x - globale Koordina-
te, z, , - oberer/unterer Abstand von der Referenzebene

Volumetrische Warmestromdichte der doppelellipsoiden Warmequelle nach [88]:

MR (T

6-V3- fi'Q _M_(x—xo—vs-t)2
Quol, f = m‘e a e e Gleichung 2.5
cb-c-mvm
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880, R )
a-b-c-m/m

C

Qvol,r = e Gleichung 2.6

mit, f¢ - Wichtungsfaktoren, {a¢ ,, b, ¢ } - Halbachsen des Ellipsoids, {x,y, z } - globale Koordinaten
e Metallurgisch

Die Grundlagen fur 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 mdglich, die Daten aus isothermen und
kontinuierlichen SZTU-Schaubildern direkt in die FE-Software zu implementieren. Die For-
mulierung ohne Beriicksichtigung des Einflusses der AustenitkorngréRe auf die Umwand-
lungskinetik bei kontinuierlichem Temperaturverlauf lautet [93]:

Peq(T) —p (T)

dp . ]
T f(T) D) Gleichung 2.7

mit p - Phasenanteil, t - Zeit, f - Faktor zur Berticksichtigung der Abkiihlrate, T - Temperatur, pe, -
Phasenanteil im Gleichgewichtszustand, t - Zeit fiir die Bildung eines Phasenanteils

Das phanomenologische Umwandlungsmodell fir die diffusionslose Martensitumwandlung
wird durch Koistinen-Marburger gegeben [94]:

p(T)=1—exp(—KM-(Mg — T)) Gleichung 2.8
mit KM - Koistinen-Marburger-Koeffizient, M - Martensitstarttemperatur

Liegt ein Gemisch aus Gefligebestandteilen vor, so werden die thermophysikalischen und
thermomechanischen Kennwerte des Mischwerkstoffs mit Hilfe einer linearen Mischungsre-
gel gebildet:

NG
=
<
3
™M
=
1]

X = Gleichung 2.9

i=1 i=1

mit X - thermophysikalische oder thermomechanische Kennwerte des Mischwerkstoffs, X; - Kennwerte
der Gefligebestandteile , n - Anzahl aller Gefiligebestandteile des Mischwerkstoffs, i - jeweiliger Gefii-
gebestandteil, p, - Volumenanteil des jeweiligen Gefiigebestandteils

2.3.2 Thermomechanische Modellierung

Die Berechnung der Spannungen und Verformungen erfolgt Uiber die zeitabhangige 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:

dej = degjj+ degjj + dep jj + demii + degpji Gleichung 2.10
mit de; - differentielle Gesamtdehnung, de, ; - Anfangsdehnung, de, ; - elastische Dehnung, dey ; -

deviatorische plastische Dehnung, dey, ;; - Wérmedehnung, de,, ; - deviatorische Umwandlungsplasti-
sche Dehnung
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Im linear elastischen Verformungsbereich wird das elastische Dehnungsinkrement mit Hilfe
des Hookeschen-Gesetzes berechnet:

1 4 1
— o 4 —
26 T2k
mit G - Schubmodul, a4 - deviatorischer Spannungsanteil, K - Kompressionsmodul, oy, ; hydrostati-
scher Spannungsanteil

deg ij= *Ohnii Gleichung 2.11

Fiir die Festlegung des Ubergangs zwischen elastischem und plastischem Werkstoffverhal-
ten wird eine FlieBbedingung bendtigt. In der Plastizitatstheorie wird diese lber eine FlieR-
funktion F (Plastizitatskriterium) gebildet, welche aus der Differenz einer Vergleichsspan-
nung oy und der Flielgrenze or gebildet wird. Es gilt:

elastisches Verhalten: F = oy — o < 0 und plastisches Verhalten: F = gy — o = 0

Ist das Plastizitatskriterium mit F = 0 erfullt, so ist basierend auf der Normalhypothese das
plastische Dehnungsinkrement nach Erreichen der FlieRbedingung durch folgendes Flie3-
gesetzt berechenbar:

oF

dspl,ij = dla—o_ll

Gleichung 2.12

mit A - GréBenordnungsparameter der plastischen Dehnung, F - Plastizitétskriterium, o; - Spannungs-
anteil

Zur Anwendung des FlieRgesetztes muss die FlieRfunktion an das Werkstoffverhalten an-
gepasst werden. Unter Nutzung der Mises-Vergleichsspannung (Gestaltanderungshypo-
these) lautet die Mises-Fliel3funktion fiir isotropes Verfestigungsverhalten:

Fiso = oym — 0F = 2 *0qij O0dij — or(k) =0 Gleichung 2.13

mit F, - isotropes Plastizitétskriterium, o\, - Mises-Vergleichsspannung, or - FlieBgrenze, k - skalarer
Verfestigungsparameter

Im Fall rein kinematischen Werkstoffverhaltens wird die Mises-FlieRfunktion nach Prager
modifiziert [103], was zur FlieRfunktion fir lineare kinematische Verfestigung fiihrt:

3 2 2
Fign = \/E' (0(1 i =3¢ &l ij) ) (Ua i =3¢ &l ij) —or=0 Gleichung 2.14
mit F — isotropes Plastizitétskriterium, e, ; — plastische Dehnung, ¢ — Anstieg der FlieBkurve

Zur Modellierung eines gemischt isotrop-kinematischen Werkstoffverhaltens werden die
Plastizitatskriterien 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 = Pigo) - Fign Mit 0 < Pjgo <1 Gleichung 2.15

mit Fye,, - gewichtetes Plastizitétskriterium (gemischt isotrop-kinematisch), P, - skalarer Parameter als
Wichtungsfaktor
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Das Inkrement der Warmedehnung ist beschrankt auf volumetrische (dilatorische) Deh-
nungskomponenten und berechnet sich Gber den thermischen Ausdehnungskoeffizient zu:

deg,j =3 dey =3 a-dT Gleichung 2.16
mit dey, - volumetrische Dehnungskomponenten, a - thermischer Ausdehnungskoeffizient

Fur den Fall des nicht-linearen plastischen Verfestigungsverhaltens (multi-lineare Flielkur-
ven) geschieht die Modellierung des umwandlungsplastischen Dehnungsinkrements mit
dem von Leblond formulierten Ansatz [66], welcher den materialabhangigen UP-Parameter
K (Abschnitt 2.2.2.2) einbindet:

UVM)

deyp,ij=- 3/2 ‘K-0q4j-Ln(p)p (U_F Gleichung 2.17

mit K - umwandlungsplastischer Parameter, o, - deviatorischer Spannungsanteil, p - Anteil der a-
Phase, oy, - Mises-Vergleichsspannung, or - FlieBgrenze

2.3.3 Bestimmung von Werkstoffkennwerten

Die Durchfihrung der numerischen Schweistruktursimulation erfordert die Vorgabe von
temperaturabhangigen thermophysikalischen und thermomechanischen Werkstoffkennwer-
ten, deren Bereitstellung den ,Flaschenhals” [8] im Bereich des Modellaufbaus bildet. Zu
den thermophysikalischen Kennwerten gehoren die thermodynamischen GréRRen wie die
Warmeleitfahigkeit, Dichte und Warmekapazitat, sowie die thermometallurgischen GréRRen,
welche das Verhalten der Festphasenumwandlungen charakterisieren. Werkstoffeigen-
schaften wie die thermische Ausdehnung, das Elastizitatsmodul, die Querkontraktion, das
Spannungs-Dehnungsverhalten und die Umwandlungsplastizitdt werden den thermome-
chanischen Kennwerten zugeordnet.

Im Vergleich zu den thermomechanischen /-metallurgischen Kennwerten stellt die Bereit-
stellung der thermodynamischen GréRen ein untergeordnetes Problem dar. Mit Messver-
fahren wie zum Beispiel der Kalorimetrie gestaltet sich der experimentelle und finanzielle
Aufwand zur Ermittlung der zugehdrigen GroRen verhaltnismaRig gering. Da diese GroRRen
hauptsachlich der chemischen Zusammensetzung des Werkstoffs unterliegen, kénnen
diese davon abhangig durch Berechnungsprogramme [104] oder vorhandene Datenbanken
hinreichend approximiert werden. Zudem kénnen etwaige Fehlerstreuungen dieser Grofken
im Zuge der Temperaturfeldkalibrierung durch eine zweckmafRige Anpassung der Warme-
quellenparameter (Abschnitt 2.3.1) kompensiert werden.

Im Gegensatz dazu hangen 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
ahnlicher Werkstoffe zurlickgegriffen werden, jedoch tun sich hierbei zusatzlich zu den
Chargenschwankungen vor allem bei neu entwickelten Werkstoffen gro3e Unsicherheiten
auf, deren Auswirkungen auf die mechanische Spannungsantwort der Schweifiverbindung
im Voraus nicht abzuschatzen sind. Diesbezuglich 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] bestatigt wird. Um die durch Approximati-
on dieser Werkstoffkennwerte verursachte Unsicherheit in den Berechnungsergebnissen
auszuschlieRen, verbleibt letztendlich deren Bestimmung nur auf experimentellem Weg.

Wahrend die Kennwerte der thermischen Dehnung, des Elastizitditsmoduls und der Quer-
kontraktion mit Hilfe von Ofenversuchen hinreichend genau ermittelt werden kénnen, erfor-
dert die Bestimmung des Umwandlungsverhaltens, des Spannungs-Dehnungsverhaltens
und der Umwandlungsplastizitat Austenitisierungs- und Abkihlbedingungen, welche denen
eines SZTZ entsprechen (Abschnitt 2.2.1). Nur somit ist gewahrleistet, dass die ermittelten,
von der Mikrostruktur abhangigen Werkstoffkennwerte weitestgehend den Eigenschaften
der unter SchweilRprozesswirkung ausgesetzten Werkstoffbereiche der Schweil3verbindung
gleichen [37, 39-41]. Fir die Nachbildung der SZTZ von Lichtbogenprozessen bieten sich
hierfir Versuchsanlagen mit aktiver Erwarmung an, da die entsprechenden Aufheizraten
mit bis zu 1000 °K/s, Haltezeiten von wenigen Sekunden und gewlinschte Abkihlzeiten
einstellbar sind.

Zur Nachbildung von WEZ-Mikrostrukturen wurde basierend auf Forschungsarbeiten von
Nippes und Savage [107, 108] das G/eeble®-System am Rensselaer Polytechnic Institute
(RPI) entwickelt. Hiermit ist es mdglich, 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 ermdglichte
nun auf Basis einer experimentell hergestellten WEZ-Mikrostruktur Untersuchungen zu
Warmzugeigenschaften, Umwandlungsverhalten und Ermiidungsverhalten.

Das Spannungs-Dehnungsverhalten hangt neben den mikrostrukturellen Eigenschaften
auch von der Dehnratenbeanspruchung ab. Beispielsweise wurde hierzu die Dehnratenab-
hangigkeit der Spannungs-Dehnungsantwort hochfester Werkstoffe in [41, 106, 109] expe-
rimentell untersucht. Die Autoren konnten zeigen, dass insbesondere bei erhdhten Tempe-
raturen Uber 400 °C ein signifikanter Dehnrateneinfluss auftritt. Da die Dehnrate eng mit der
Temperaturanderungsrate korreliert, werden die WEZ-Werkstoffbereiche wahrend der
schnellen Aufheizphase hohen Dehnraten ausgesetzt. Fir Lichtbogenprozesse mit typi-
schen Aufheizraten von 100 K/s bis 1000 K/s ergeben sich thermisch induzierte Dehnraten
von 0,0015 s bis 0,015 s [41]. Hieraus folgt, dass der Dehnrateneinfluss bei der experi-
mentellen Bestimmung des Spannungs-Dehnungsverhaltens zum Zwecke der numerischen
Schweifdstruktursimulation berticksichtigt werden muss. Dies erfordert, dass von der Norm-
vorgabe fiir Zugversuche bei erhéhter Temperatur (DIN EN 10002-5) mit Beanspruchungs-
dehnraten von 1,7-10'4 s bis 8,3-10'5 s deutlich abgewichen werden muss.

Zusammenfassend lasst sich sagen, dass die im Rahmen der numerischen Schweil3struk-
tursimulation vorzugebenden thermometallurgischen /-mechanischen Werkstoffkennwerte
einen starken Einfluss auf die Berechnung der SE und SV nehmen und zur Sicherstellung
der Vertrauenswiirdigkeit der Berechnungsergebnisse auf fallspezifische, experimentell
bestimmte Werkstoffkennwerte zurlickgegriffen werden muss. Hierbei sollte die Bestim-
mung des Umwandlungsverhaltens, des Spannungs-Dehnungsverhaltens und der Um-
wandlungsplastizitat auf einer thermischen Warmebehandlung entsprechender SZTZ beru-
hen. Zudem ist bei der Bestimmung des Spannungs-Dehnungsverhaltens der bei Schweil3-
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 flhrte Mitte der 1990er Jahre erstmalig zur Entwicklung von Schweil3zu-
satzwerkstoffen mit gezielt herabgesetzter Phasenumwandlungstemperatur [29-31]. Dabei
wurden den Zusatzwerkstoffen die Legierungselemente Chrom (Cr) und Nickel (Ni) im
bestimmten MalR} beigemengt und somit die martensitische (y—a)-Umwandlung hin zu
tieferen Temperaturen verzogert. Diese Zusatzwerkstoffe werden sinnhaft als Low Trans-
formation Temperature (LTT) Legierungen bezeichnet, wobei zur Umwandlungsverzége-
rung austenitstabilisierende Elemente eingesetzt werden kdnnen.

2.41 Werkstoffcharakterisierung

¢ Begriffsdefinition
Eine phanomenologische Definition des Begriffs LTT-Legierung* gibt der Autor in [61]:

,Low Transformation Temperature (LTT) Legierungen sind hochlegierte Schweilzusatz-
werkstoffe, welche eine martensitische Phasenumwandlung mit einer Mg-Temperatur ober-
halb der Raumtemperatur aufweisen, die allein der Eigenspannungskontrolle in der
Schweiflnaht 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. Verschleif’schutz) dient.”

Es wird nun davon ausgegangen, dass im Folgenden alle involvierten hochlegierten Zu-
satzwerkstoffe der eben angefiihrten Begriffsdefinition unterliegen und somit als LTT-
Legierungen bezeichnet werden kdnnen.

¢ Einfluss der Abkiihlgeschwindigkeit auf die M- und M;-Temperatur

Im Fall der diffusionslosen martensitischen Umwandlung klappt die Gitterstruktur von der
kubisch flachenzentrierten in die tetragonal raumzentrierte Form um. Die Induzierung dieser
Umklappvorgange hangt dabei entscheidend von der Hohe der Aktivierungsenergie bezie-
hungsweise vom Maf} der Unterkiihlung ab und sollte sich somit im Wesentlichen unab-
hangig von der Abklhlgeschwindigkeit zeigen. Dies veranlasst die Autoren von Veréffentli-
chungen zum Thema LTT-Legierungen dazu, die Ms- und Mg-Temperaturen der untersuch-
ten Legierungen unabhangig von der Abkuhlgeschwindigkeit anzugeben. In [61] und [110]
fuhren die Autoren die Ermittlung der Ms-Temperaturen von LTT-Legierungen mit variieren-
den Cr-Ni-Gehalten durch. Die Ergebnisse untermauern die Annahme einer Unabhangig-
keit der martensitischen (y—a)-Phasenumwandlung von der Abkiihlgeschwindigkeit.

e Cr-Ni-Einfluss auf die Ms- und M;-Temperatur

In [111] wurden einem Basiswerkstoff Cr und Ni einzeln beigemengt. Anhand der hiermit
hergestellten Werkstoffproben wurden die Mg- und Mi-Temperaturen in Abhangigkeit 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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Abhangigkeit der Ms- und M;-Temperaturen vom Cr- oder Ni-Gehalt, zeigt sich mit AT =
100 K eine konstante Differenz zwischen Mg und M;.

Zur Abschatzung der Mg-Temperaturen in Abhangigkeit der chemischen Zusammensetzung
bietet die Literatur verschiedene empirische Formeln. Fir 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:

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

mit Mg - Martensitstarttemperatur, C - Kohlenstoff, Mn - Mangan, Mo - Molybdén, Ni - Nickel, Cr -
Chrom

Eine experimentelle Analyse der Ms-Temperatur unter Variation der Cr-Ni-Gehalte wurde in
[61] durchgefiihrt (Bild 2.8). Es folgt eine nahezu lineare Abhangigkeit der Mg-Temperatur
vom Cr-Ni-Gehalt, was mit den Beobachtungen in [111] Ubereinstimmt. Es ist ersichtlich,
dass mit wachsendem Cr-Ni-Gehalt die experimentell bestimmten Mg-Temperaturen zu-
nehmend von den nach Gleichung 2.18 berechneten Werten abweichen. Dennoch, fiir den
untersuchten geringsten Gehalt an Cr und Ni besitzt Gleichung 2.18 Giiltigkeit.
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Bild 2.7 Ms- und M-Temperaturen in Abhdngig- Bild 2.8 Ms-Temperatur in Abhéngigkeit der
keit der Legierungselemente Cr und Ni nach Legierungselemente Cr und Ni. Experimentell
[111] nach [61], berechnet nach Gleichung 2.18 [112]

2.4.2 Einfliisse 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] ausflhrlich 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 Einflissen aus
Erstarrungsverhalten, Gefiige, Schrumpfbehinderung und mechanischen Eigenschaften
werden hier explizit die Einflisse der Umwandlungstemperatur, des Restaustenitgehalts,
der Aufmischung und der Einfluss der Umwandlungsplastizitat herausgestellt.

Mit dem Fokus der vorliegenden Arbeit eine simulationsgestitzte Einflussanalyse der Aus-
bildung von SE und SV durchzuftihren, werden nun einige Schweilexperimente mit Hin-
blick auf die Einfliisse der Ms-Temperatur und des Restaustenits, jedoch insbesondere der
Einfluss der Aufmischung diskutiert. AnschlieRend werden diesbeziiglich Betrachtungen
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zum derzeitigen Stand numerischer Untersuchungen vorgenommen, welche ebenso den
Einfluss der Umwandlungsplastizitat einbeziehen.

2421 SchweiBexperimente - Schweieigenspannungen

Bereits vor der erstmalig gezielten Entwicklung von LTT-Legierungen [29-31] fuhrte die
Forschergruppe in [113, 114] eine systematische Analyse des Mg-Einflusses auf die sich
ausbildenden SE und SV durch. Hierzu wurden kommerziell verfiigbare hochlegierte Zu-
satzwerkstoffe mit verschiedenen Mg-Temperaturen in mehrlagigen hochfesten Dickblech-
schweiRungen (20 mm, U-Naht) eingesetzt. Der nach Aufbringung der letzten Schweifl3lage
verbleibende Winkelverzug zeigt ein Minimum bei Mg = 250 °C (Bild 2.9). Die mit Hilfe der
Bohrlochmethode in Nahtmitte ermittelten SE weisen beziiglich der Langs- und Querkom-
ponente ein ausgepragtes Druckmaximum fiir Mg = 250 °C auf (Bild 2.10).

Circa zehn Jahre spater wurden in [115] ebenso mehrlagige hochfeste Dickblechschwei-
Bungen (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 M-Variation einen ahnlichen qualitativen Verlauf in den Langs- und Querei-
genspannungen, wobei das Druckmaximum fiir Mg = 191 °C ausgemacht wurde.
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Bild 2.9 Winkelverzug fiir Schweillzusétze vari- Bild 2.10 Eigenspannungen fiir Schweil3zusétze
ierender Ms-Temperatur nach [113] variierender Ms-Temperatur nach [114]

Wahrend das in Bild 2.9 auftretende Minimum fir den Winkelverzug einer Mehrlagen-
schweiRung wohl hauptsachlich auf die mit fallender Umwandlungstemperatur erst zuneh-
menden martensitischen Volumenanteile und mit Einsetzen der unvollstdndigen Umwand-
lung abnehmenden Volumenanteile zurlickzufiihren ist, liegen fur das Auftreten der Druck-
maxima komplexere Vorgange zugrunde. Bei zu hoher Mg-Temperatur ist die Martensitum-
wandlung zwar abgeschlossen, jedoch ist zum einen die Volumenexpansion geringer und
zum anderen werden die Umwandlungsspannungen wahrend 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
Mg-Temperatur ist die Umwandlung bei Erreichen der Raumtemperatur nicht abgeschlos-
sen. Dies hat zur Folge, dass die Menge des umgewandelten Volumens gering ausfallt und
sich die Druckspannungen nicht voll ausbilden kdnnen. Zudem verursacht eine zunehmend
unvollstandige Umwandlung einen anwachsenden Anteil von Restaustenit, dessen gegen-
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Uber der martensitischen Phase geringere Warmstreckgrenze einen erheblichen Einfluss
auf das erreichbare Spannungsniveau erwarten lasst.

Weitere umfangreiche Untersuchungen zur SE-Ausbildung in Mehrlagenschweilungen
unter Einsatz verschiedener LTT-Legierungen mit variierenden Mg-Temperaturen (Bild 2.8)
wurden in [61] durchgefuhrt. Auch hier fihren sinkende Mg-Temperaturen zur Ausbildung
eines Druckmaximums. Im Gegensatz zu den Untersuchungen in [114] stellte sich jedoch
eine geringere Abhangigkeit des Druckspannungsniveaus von den Mg-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 H6he des letztendlich verbleibenden Markoeigen-
spannungshiveaus eindeutig vom Restaustenitgehalt bestimmt wird.

Beim Schweillen mit Zusatzwerkstoff tritt im Schmelzbadbereich stets eine Aufmischung
des Zusatzwerkstoffs mit dem Grundwerkstoff auf [34]. Werden also niedriglegierte Grund-
werkstoffe mit LTT-Werkstoffen verschweil’t, so weist das Schweillgut gegeniiber dem
reinen LTT-Werkstoff einen niedrigeren Legierungsgehalt und somit eine differente Mg-
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 M¢-Temper-
aturen zur Verringerung der SE und SV verwendet werden sollen.

Im Folgenden wird nun zuerst der Einfluss der Aufmischung auf die sich einstellenden M-
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 anschlieend versucht lber entsprechende Analogien die méglichen Auswirkun-
gen aufzuzeigen.

In [116] weisen chemische Analysen am Schweil’gut einlagig und zweilagig hergestellter
Schweillverbindungen eine erhebliche Reduktion der Legierungselemente Cr und Ni auf.
Als Grundwerkstoff diente ein hochfester, niedriglegierter (HSLA) Feinkornbaustahl Weldox
700. Fur die einlagigen Schweillungen wurde diesbeziiglich eine Reduktion im Schweillgut
mit bis zu -35 % ausgemacht. Im Fall der zweilagigen SchweilRverbindungen ist ebenso
eine Aufmischung zu beobachten, welche jedoch mit -11 % geringer ausfallt. Eine Gegen-
Uberstellung der Mg-Temperaturen mit und ohne Aufmischung wurde leider nicht durchge-
fuhrt. Wendet man jedoch die in [116] vorgeschlagene M,-Gleichung auf die jeweiligen
chemischen Zusammensetzungen an, so folgt fiir die einlagige Schweilung eine gegen-
Uber dem reinen LTT-Schweilgut erhdhte Mg-Temperatur um AMg = +96 K und fur die
zweilagige Schweildverbindung eine Erhéhung um AMg = +17 K. Auf Grund der verwende-
ten Methode der Funkenspektralanalyse, welche nur eine integrale Erfassung der chemi-
schen Elemente im aufgemischten Schweiflgut ermdglicht, wurde im Fall der zweilagigen
Schweifldverbindung nicht zwischen den Legierungsgehalten der ersten und der zweiten
Schweifdraupe unterschieden. Neben der Veradnderung der Mg-Temperaturen muss an
dieser Stelle auch auf die méglichen unterschiedlichen Aufmischungsgrade zwischen den
einzelnen Schweillraupen in Mehrlagenschwei3ungen hingewiesen werden. Eine separate
Bewertung des Aufmischungseinflusses auf die Verteilung der SE im Volumen der
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Schweifdverbindungen wurde nicht vorgenommen. Der SV wurde nicht untersucht.

Ein weiteres Beispiel fir den immensen Einfluss der Aufmischung auf die effektive M-
Temperatur lasst sich in [117] finden. Hier wurden drei der in [61] (Bild 2.8) entwickelten
LTT-Legierungen mit variierendem Nickelgehalt zur Herstellung von einlagigen Proben fiir
den Tekken-Test [118] eingesetzt. Als Grundwerkstoff diente der HSLA-Feinkornbaustahl
S960Q. Die Cr-Ni-Gehalte des einlagigen Schweillguts der mit zwei von diesen LTT-
Werkstoffen hergestellten Tekken-Proben wurden mittels energiedispersiver Rontgenspeki-
roskopie bestimmt. Auch hier tritt die Aufmischung mit -25 % beziehungsweise mit -17 %
verhaltnismaRig stark auf, was zu signifikant veranderlichen Mg-Temperaturen zwischen
dem reinen und aufgemischten Schweil3gut fihrt. Da hier keine separate Bestimmung der
Mgs-Temperatur des aufgemischten Schweillgutes stattfand, wird die fur diese Cr-Ni-
Gehalte noch giiltige Gleichung 2.18 angewandt (Tabelle 2.2). Eine Eigenspannungsanaly-
se am Tekken-Probenmaterial wurde nicht durchgefihrt.

Die eben angefiihrten Betrachtungen zur Aufmischung bezogen sich auf eine angenomme-
ne Cr-Ni-Gleichverteilung im jeweilig aufgemischten Schweifgut. Dies liegt einerseits an
den nur punktuell vorgenommen chemischen Analysen mittels energiedispersiver Rontgen-
spektroskopie oder an den nur integral erfassbaren Cr-Ni-Werten durch Anwendung der oft
eingesetzten Funkenspektralanalyse. Da jedoch wahrend des Schweilprozesses von einer
inhomogenen Schmelzbadstrémung ausgegangen werden muss, liegt es nahe, eine mak-
roskopisch diskontinuierliche Verteilung der Legierungselemente innerhalb einer Schweif3-
raupe anzunehmen. Diese Diskontinuitat wurde letztendlich zu einer inhomogenen, zeitlich
und ortlich versetzten martensitischen Umwandlung innerhalb der einzelnen Schweiliraupe
fihren und somit unerwartete, lokale Eigenspannungsauspragungen verursachen. Einen
Hinweis auf die Richtigkeit dieser Annahme kénnte das nun folgende Fallbeispiel liefern.

Tabelle 2.2 Aufmischung von Tekken-SchweilBgutproben [117]

reines gemessene |aufgemischtes berechnete ,
. . Aufmischung | AM;

Schweilgut M -Temperatur| SchweiBgut M -Temperatur
Cr=10wt % Cr =7,59 wt %

" ° 184 °C " ° 247 °C 25 % +63K | a
Ni=8wt% Ni=5,89 wt %
Cr=10wt % Cr =8,15wt %

’ ° 90 °C " ° 204 °C 7%  |+114K|b
Ni=10wt % Ni=28,51wt%

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) fihren bezlglich 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 Schweil3gut filhren muss. Am
unbelasteten Probenmaterial wurden auf Héhe der in Bild 2.11 eingezeichneten Messposi-
tion SE-Messungen mit Hilfe von Neutronenbeugung durchgefiihrt. Die mit einem Messvo-
lumen von 2 x 2 x 2 mm® erfassten SE-Komponenten sind in Bild 2.12 dargestellt. Die An-
wendung des am hdchsten legierten Zusatzwerkstoffs ,c' sollte im Vergleich zu den Fallen
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,a' und ,b* theoretisch auf eine Verringerung des Eigenspannungsniveaus im Schmelzbad-
bereich fiihren. Jedoch weist diese Schweillverbindung hier ausgepragte Zugspannungs-
maxima fur alle drei SE-Komponenten auf. Bei genauerer Betrachtung des SchweilRguts in
Bild 2.11 fallt auf, dass sich durch die (unbekannte) Atzung zwei diskret getrennte Bereiche
(Grenzflache) mit unterschiedlichen Graustufen ergeben, welche in den aufgemischten
Schweil3giitern ,a‘ und ,c’ nicht zu beobachten sind [119]. Unter der Annahme, dass hierfur
signifikant unterschiedliche Legierungsverteilungen innerhalb des Schweil3guts verantwort-
lich sind, wirden fir die durch die Grenzflache getrennten Bereiche unterschiedliche Mg-
Temperaturen resultieren, was wiederum wahrend der Abkihlung zu inhomogenen, das
heil’t zeitlich und rdumlich versetzten martensitischen Umwandlungen fihrt. Nach [57]
kénnen die in den jeweils zuerst umwandelnden Bereichen bereits aufgebauten Druck-
spannungen durch die nachfolgende, in den spater umwandelnden angrenzenden Berei-
chen auftretende Volumenexpansion bis in den Zugspannungsbereich abgebaut werden.
Auf Grund der 60 °-V-Nahtvorbereitung liegt es nahe, fir den unteren Bereich des
Schweillguts eine gegeniiber dem oberen Bereich héhere Aufmischung mit dem Grund-
werkstoff anzunehmen. Dies fiihrt zu einer héheren Mg-Temperatur und somit zu einem
gegeniber dem oberen Bereich friiheren Einsetzen der martensitischen Phasenumwand-
lung. Die hieraus theoretisch zu erwartenden Zugspannungen [57] werden durch die im
unteren Bereich des Schweillguts durchgefiihrten SE-Messungen der ,c-Probe bestatigt.
Ein Nachweis fir 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 Schweil3gut

,Grenzflache®

C Mn Mo Cr Ni
rein 0,045| 2,2 | 0,63 | 0,45 | 3,1
aufgemischt 0,1 1,85 | 0,39 | 0,42 | 1,94
rein 0,035| 0,55 | 0,48 | 0,89 | 12,3
aufgemischt | 0,07 | 0,74 | 0,34 | 0,77 | 7,25
rein 0,089 | 1,35 | 0,04 | 8,98 | 8,56
aufgemischt | 0,106 | 1,29 | 0,02 | 6,29 | 5,81 R o
Bild 2.11 Nahtquerschliff einer LTT-
Weldox 700 0,14 | 1,0 |0,019| 0,37 | 0,057 VUC-ERC-Probe [119] (Tabelle 2.3)
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Einen weiteren Hinweis fiir die Auswirkung eines innerhalb von Schweil3nahten zeitlich und
ortlich variierenden martensitischen Umwandlungsverhaltens auf die SE Iasst sich beispiel-
haft in [120] finden, wo dreilagige U-NahtschweiBungen an einem 15 mm starken HSLA-
Grundwerkstoff Weldox 700 mit 8 mm Fugentiefe realisiert wurden. Zwar lasst die dort
genannte Thematik eine systematische Untersuchung beziiglich Aufmischung vermuten,
doch kann dies bei genauerer Betrachtung nicht bestatigt werden, da es nicht zu chemi-
schen Analysen an den aufgemischten Schweil3gitern kam. Weiterhin ist auffallig, 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 fir die Zwischen- und
Decklage eingesetzt wurde. Dennoch kénnen die mittels Neutronenbeugung ermittelten SE
an zwei Schweiflungen 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® und 3 x 3 x 3 mm° durchgefihrt (Bild
2.13). Die resultierenden Langseigenspannungen sind in Bild 2.14 dargestellt. Wahrend
sich im Schweil3nahtbereich der Schweildverbindung ,a‘ bereits fiir eine Messtiefe von -2,5
mm Zugspannungen einstellen, so ist fir die SchweilRverbindung ,b‘ die druckspannungser-
zeugende Wirkung der oberen, hdher 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 hohere Zugspannungen ergeben, was ebenso fiir die Messtiefe von -7,5 mm zu
beobachten ist. Die in Bild 2.13 eingezeichneten Messpositionen lassen den Schluss zu,
dass die in der SchweilRnaht durchgefiihrten Messungen in der Tiefe von -5 mm knapp
unterhalb der Grenzflache und somit im Austenitisierungsbereich der oberen Decklage
liegen, womit zumindest der obere Teilbereich der Zwischenlage im Zuge der Abkuhlung
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 héheren Temperaturen erfolgen. In
Analogie zu dem vorhergehenden erlauterten Fallbeispiel aus [119] (Bild 2.11/2.12) sollten
demnach fir -5 mm erhdhte (Zug-)Spannungen resultieren, was durch die Messergebnisse
in Bild 2.14 bestatigt wird. Auch zeigen die in [120] dargestellten Kontourplots der Querei-
genspannungen fiir diese Messtiefe im Vergleich zu Fall ,a' stark erh6hte Zugspannungen.

Tabelle 2.4 Chemische Zusammensetzung des reinen .
Schweil3guts einer 3-lagigen U-Naht [120] .,Grenfiache

C Mn Mo Cr Ni
a 012 | 15 | 085 | 0,7 2,8
—— Decklage
b <0,02| <2 |<0,1|15-18| 6-8
a
T Zwischenlage | 0,12 1,5 | 0,85 0,7 2,8
a
T Wurzellage 0,12 1,5 | 0,85 0,7 2,8
Bild 2.13 Querschliff einer 3-lagigen U-
Weldox 700 0,175 1 0,98 | 0,15 | 0,25 | 0,043 Naht [120] (Tabelle 2.4)
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2.4.2.2 SchweiBexperimente - Schweillverzug

Die ausgepragte Volumenexpansion wahrend der martensitischen Umwandlung von LTT-
Legierungen legt nahe, diese als Zusatzwerkstoffe zum Zwecke der Verzugsminimierung
einzusetzen. Bezuglich des Winkelverzugs ist nach den in [113] (Bild 2.9) erstmals an
MehrlagenschweiRungen (U-Naht) systematisch durchgefiihrten Untersuchungen von einer
zunehmenden Verzugsreduktion mit geringer werdender Mg-Temperatur auszugehen. Bei
weiter abnehmender Mg-Temperatur kann der LTT-Werkstoff bis zum Erreichen der Raum-
temperatur nicht mehr vollstdndig umwandeln, wodurch die verbleidende Volumenexpansi-
on zunehmend geringer ausfallt und sich somit eine geringere Reduktion des Winkelver-
zugs einstellt. Dies fuhrt letztendlich nach der in Bild 2.9 dargestellten Ausbildung eines
Winkelverzugsminimums.

Die mdgliche Wirkung der ausgepragten martensitischen Volumenexpansion des Zusatz-
werkstoffs zur Reduktion des Winkelverzugs lasst sich durch Untersuchungen in [121] be-
statigen. Hier wurden 6 mm starke Grundwerkstoffbleche per latent schrumpfender Stumpf-
stolRkonfiguration ohne Nahtvorbereitung und mit vernachlassigbarem Spaltmall mittels
einlagigem MAG-Verfahren verschweilt (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 verschweil3t. Fiir den LLT-Werkstoff folgt mit dem fiir
das reine Schwei3gut angegeben Cr-Ni-Gehalt von Cr = 12,7 wt % und Ni = 5,2 wt % eine
nach Gleichung 2.18 berechnete Ms-Temperatur von Mg = 203 °C. Fir den Fall des austeni-
tischen Grundwerkstoffs fallt die Reduktion des Winkelverzugs durch Anwendung des LTT-
Werkstoffs mit -4 % wesentlich geringer aus wie fir den Fall des mittelfesten Grundwerk-
stoffs. Bei Letzterem ergab sich unter Anwendung des austenitischen Zusatzwerkstoffs ein
verbleibender Winkelverzug mit 3,6 °©, wahrend 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 eingeschatzt werden soll. Auf Grund fehlender Nahtquerschliffe ist es
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leider nicht moglich festzustellen, ob es jeweils zu einer Durchschweilung und gleichmafi-
gen Schmelzbadgeometrie kam, deren mdgliche Variation ebenso einen Einfluss auf die
Verzugsausbildung nehmen kann.

Der gesamte SV setzt sich aus einer Uberlagerung von mehreren Grundtypen der SchweiR-
formanderung zusammen. Auf Grund der in allen Raumrichtungen auftretenden Volumen-
expansion misste der Einsatz von LTT-Legierungen auch zu einer signifikanten Reduktion
der Langsschrumpfung fuhren. Fir den Fall der eben erlauterten Blindnaht muss die Volu-
menexpansion des LTT-Zusatzwerkstoffs auf der Oberseite der Schweil3verbindung eine
Schubwirkung in Langsrichtung verursachen, welche auf der Unterseite nicht auftritt. Die
hieraus resultierenden, Uber die Blechdicke unterschiedlichen Volumendehnungen des
Schweillguts und des Grundwerkstoffs missten somit in diesem Fall theoretisch zu einer
Verstarkung des Biegeverzugs flihren, welcher jedoch in [121] nicht untersucht wurde.

Eine Analyse zum Einfluss der Mg-Temperaturen von LTT-Zusatzwerkstoffen auf den ver-
bleibenden Winkelverzug von Blindnahtschweilungen wurde in [122, 123] durchgefihrt. Als
Grundwerkstoff diente der mittelfeste niedriglegierte Stahl ASTM A36, welcher in unter-
schiedlichen Blechstarken zum Einsatz kam. Die in Tabelle 2.5 aufgefiihrten Zusatzwerk-
stoffe wurden mit der gleichen Streckenenergie per Blindschweifung auf den in der Blech-
starke variierenden Grundwerkstoff aufgetragen, wahrend die zweckmallig angepassten
SchweiRparameter eine vollstindige DurchschweiRung der Bleche verhinderten. Die Ande-
rung der Winkelverziige sind in Bild 2.15 dargestellt. Da es nicht zur Bestimmung der che-
mischen Zusammensetzung des aufgemischten Schweillguts 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 Schweil3gut) berechnet.

Tabelle 2.5 Chemische Zusammensetzung = 80 [ ronventionell m
von SchweiRgutproben nach [122] £ 70 :
8 | B LT
; o .
C Mn | Mo Cr Ni E i o LTT2 i rg\b‘ao
konven- | 009 | 1,02 | 0,01 |005(003| 5 = | mLTT3 o1
tionell = -40 '5 ;
= )
LTT1 |008|128 174 |1,12|192| g 2967C
o -20
2
LTT-2 | 006 (119|179 (357 |045| 2 -10
T 0 483°C——
T @, =76° 43° 21° 17
- 0,111 1,07 | 2,11 | 0,97 | 5,83
LTT-3 ’ ’ ’ ’ ’ 0 1 2 3 4 5 6 7 8 g 10
Blechstérke in mm
LTT-4 |0,11[1,09| 05 |9,04|298 | Bild 215 Anderung des Winkelverzugs von Blind-
nahtschweilBungen nach [122] (Tabelle 2.5)

In Bild 2.15 ist es offensichtlich, dass sich der Winkelverzug mit abnehmender M¢-Tem-
peratur der LTT-Zusatzwerkstoffe verringert. Zugleich vergréRert sich die relative Anderung
des Winkelverzugs mit zunehmender Blechstarke. Die teilweise sehr geringen Differenzen
der M,-Temperaturen lassen den Schluss zu, dass die zugehérigen, relativ groRen Ande-
rungen des Winkelverzugs nicht allein bei den Umwandlungstemperaturen zu suchen sind.
Eine Analyse der Schweillparameter offenbart, dass zwischen den einzelnen Schweilpro-
zessen eine Varianz von bis zu 20 % in den Abschmelzleistungen besteht, was mithin zu
ungleichféormigen Schmelzbadflachen und differenten Warmeverteilungen unter den einzel-
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nen BlindnahtschweiBungen fiihrt. Eine Analyse des Biegeverzugs wurde auch hier nicht
vorgenommen.

In [124] wurde mit einer latent schrumpfenden T-StoRkonfiguration ein komplexerer Fall zur
Ausbildung des Winkelverzugs untersucht. Hierbei kam es mittels WIG-Verfahrens zur
VerschweilRung von Grundwerkstoffblechen eines HSLA-Stahls in unterschiedlichen Blech-
starken. Die einlagigen Schweiflraupen wurden nacheinander erst in einer Richtung und
dann in der gegenlaufigen Richtung aufgetragen, wobei je StoRkonfiguration Zusatzwerk-
stoffe mit variierenden Umwandlungstemperaturen zum Einsatz kamen. Zudem wurden je
nach Zusatzwerkstoff die SchweilRparameter wie SchweilRgeschwindigkeit und Warmeintrag
variiert, wodurch eine flachige Anbindung des T-Stegs gewahrleistet werden sollte.

In Bild 2.16 ist der optosensorisch erfasste transiente Winkelverzug eines 9 mm starken T-
StoRes gegeben, welcher aus der Anwendung der in Tabelle 2.6 enthaltenen Werkstoffe
resultiert. Unter den gegebenen Schweilbedingungen 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 schlieen lasst. 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 Mg = 400 °C + 50 K aulftritt (Bild 2.17). Der ver-
bleibende Winkelverzug bei zusétzlicher Variation der Blechstarke ist in Bild 2.18 uber
einen Warmeparameter aufgetragen, welcher aus dem Quotienten der jeweiligen Strecken-
energie und dem Quadrat der Blechstarke gebildet wird. Vor dem Erreichen des einge-
zeichneten Winkelverzugsmaximums ist die Reduktionswirkung der LTT-Legierungen ge-
genltber dem konventionellen Zusatzwerkstoff klar zu erkennen. Mit weiter abnehmender
Blechstarke ab d = 6 mm geht die verzugskompensierende Wirkung der LTT-Legierungen
verloren. Bemerkenswert ist, dass sich fur d = 4,5 mm sogar erhéhte Winkelverziige durch
den LTT-Einsatz ergeben.

1.4 konventionell
Tabelle 2.6 Eigenschaften des aufgemischten PPN — LTT-a -
T-StoB-Schweilgutes und  Grundwerkstoffs = :
(Bild 2.16) nach [124] 810
o
Mg in °C Ry, 02 in MPa 8 o8
5 0,
konven- 720¢ = 450 3 !
tionell ” £ 08 -33 %
S 04
LTT-a 380 = 1000 a=(ar+ay)/2
0.2 o I
- A
Grundwerk- 520 ~750 0 d=9mm il — ®
stoff ” 0 250 500 750 1000 1250 1500 1750

Zeit t ab Schweillbeginn in s

Bild 2.16 Winkelverzug eines T-Sto3es nach [124]
mit Zusatzwerkstoffen aus

30



1,9
1,8 1.6 o =—d=6mm
e konventionell < 4 * o d=45mm
- Y=
316 s 1.2 /d=9mmg
215 o g o
g ° R 10 <
L ® 208
£13 Q £ ® L d=12mm
S 12 °g £ 06 8
1.1 LTT-a 88 0.4 ® .- d=19mm i
1,0 o 0,2 @ konventionell
0,9 4= 8 mm 0 oLTTa

100 200 300 400 500 600 700 800 0 5 10 15 20 25 30
M, -Temperatur Tin °C Warmeparameter @y, = Q/d? in Jimm?

Bild 2.17 Winkelverzug der T-Stée in Abhéngig- Bild 2.18 Winkelverzug der T-Stée in Abhangig-
keit der Ms-Temperatur der Zusatzwerkstoff [124]  keit des Wédrmeparameters nach [124]

2.4.2.3 Numerische Experimente

Die Qualitat numerischer Schweil’experimente hangt 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 flieen die Ma-
terialkennwerte, Materialmodelle, Gittergeometrie sowie die gewahlte Berechnungsmetho-
dik ein, deren Offenlegung erst die Nachvollziehbarkeit der erzielten Ergebnisse gewahr-
leistet. Es ist wohl sicherlich der Komplexitat und dem Aufwand geschuldet, dass die in der
Literatur verfigbaren numerischen Untersuchungen zum Thema LTT-Einsatz hinsichtlich
Validierung und realitditsnahem Modellaufbau groe Defizite aufweisen. Somit sind die
Aussagen der folgenden Literaturschau stets kritisch zu betrachten.

Die materialspezifischen UP-Dehnungsanteile werden umso groRer, je groRer die vorhan-
den Zwangungs- und Reaktionsspannungen sind (Gleichung 2.1). Da die (y—a)-Umwand-
lung von LTT-Legierungen bei relativ niedrigen Temperaturen stattfindet, ist in Verbindung
mit den in diesen Temperaturbereichen erhdhten WarmflieBgrenzen und mit dem bereits
hohem MalRl 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) fir Schweifl3-
struktursimulationen unter Einsatz von LTT-Legierungen zu berticksichtigen. Hierzu lassen
sich in [77, 79] numerische Untersuchungen zum Einfluss der UP finden, wobei es in bei-
den Fallen mit eigens entwickelter FEM-Software zur Nachbildung von zusatzwerk-
stofffreien Blindschweiflungen 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 grofier
werdendem K-Wert die an der Blechoberseite ausgewerteten Langs- und Quereigenspan-
nungen im Schmelzbadbereich verstarkt relaxieren und somit die UP einen signifikanten
Einfluss auf das verbleibende SE-Niveau ausulbt. Ein merklicher UP-Einfluss innerhalb der
WEZ konnte nicht ausgemacht werden. Der Autor schlussfolgert, dass es notwendig ist den
K-Parameter materialabhangig zu bestimmen und die UP im Modellaufbau zu beriicksichti-
gen. Weiterhin wird die Wichtigkeit betont, zukiinftige Berechnungen an validierten Model-
len durchzufiihren.
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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 realitdtsnaher K-Parameter verwendet wurde.
Ohne UP wurden auf der Blechoberseite im Schmelzbadbereich maximale Langseigen-
spannungen mit oxx = -500 MPa und maximale Quereigenspannungen mit avy = +300 MPa
berechnet. Die Berlcksichtigung der UP fiihrte mit oxx = -150 MPa und ayy = +50 MPa auf
eine wesentlich starkere Relaxation der Maximalwerte als in [77]. Da die Auswertung mittig
in Nahtlangsrichtung erfolgte, sind keine Riickschlisse zum UP-Einfluss in der WEZ mdg-
lich. Zudem wurde der SV berechnet. Die Kontourplots lassen erkennen, dass der Einfluss
der UP zu einer starken Reduzierung des Winkelverzugs und der Durchbiegung fiihrt.

Der Einfluss der Mg-Temperatur von LTT-Zusatzwerkstoffen auf die SE-Ausbildung einer
einlagig verschweif3ten und latent schrumpfenden StumpfstoRkonfiguration wurde in [125]
per eigens entwickelter FEM-Software untersucht. Hier wurde ein MIG-Prozess an einem
HSLA-Grundwerkstoff mit 4 mm Blechstarke und 3 mm Schweifnahttiefe nachgeahmt,
wobei der Grundwerkstoff und die LTT-Zusatzwerkstoffe bis auf die Mg-Temperatur gleiche
thermophysikalische Materialkennwerte aufweisen und bei Raumtemperatur eine Streck-
grenze von ~500 MPa besitzen. Ob das Phanomen der UP beriicksichtigt wurde und wie
das Umwandlungsverhalten des Grundwerkstoffs modelliert wurde ist nicht angegeben.
Experimentelle Validierungsdaten werden nicht aufgezeigt. Die auf der Oberseite in Mitte
der Schweilverbindung quer zur Naht verlaufenden SE-Komponenten ayx und gyy sind in
Bild 2.19 aufgezeigt, wobei die grauen Flachen den Schmelzbadbereich darstellen. Die Mg-
Variation im Bereich von 100 °C < Mg < 750 °C flhrt bei sinkender Mg-Temperatur zu einer
deutlichen Abnahme von ayx im Schmelzbadbereich bis zu einem Druckspannungsniveau
von oxx = -450 MPa, wahrend die maximalen Zugspannungswerte von oxyx innerhalb der
WEZ davon kaum beeinflusst werden. Zudem ist eine Verschmalerung des Bereichs der
maximalen Zugspannungen innerhalb der WEZ mit fallender Mg-Temperatur vorhanden. Im
Gegensatz dazu ist ayy innerhalb des Schmelzbadbereichs mit Aoy = -50 MPa nur
schwach veranderlich, wahrend in der WEZ mit Aoyy = -150 MPa ein starkerer Mg-Einfluss
sichtbar wird. Es zeigt sich, dass flr oxx und ayy das Druckmaximum bei Mg = 150 °C auf-
tritt, da hier mit M; = 35 °C noch eine vollstdndige Umwandlung vorliegt.
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Bild 2.19 Eigenspannungen unter Ms-Variation einer einlagigen StumpfstoBverbindung [125]

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

peraturen von LTT-Zusatzwerkstoffen auf den verbleibenden Winkelverzug von Blind-
nahtschweiBungen wurde mit Hilfe des FEM-Softwarepakets SYSWELD® auch simulativ
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nachgebildet [122, 123]. Es zeigen sich zum Teil exzellente Ubereinstimmungen zwischen
den experimentell und numerisch berechneten Winkelverziigen. Auf Grund des vollstandi-
gen Fehlens von sonstigen Validierungen und einem vélligen Unterlass zu Angaben der
Modellbildung bleibt eine Wertung der Ergebnisse fragwiirdig. Weiterhin wurden die be-
rechneten Langseigenspannungen beispielhaft durch Konturplots auf der Blechoberseite
gezeigt. Mehr als die qualitative Aussage, dass die Langseigenspannungen im Bereich der
Schweiflnaht mit geringer werdender Mg-Temperatur der LTT-Zusatzwerkstoffe bis in den
Druckspannungsbereich hinein abnehmen, ist nicht moglich. Zudem zeigen sich die maxi-
mal erreichbaren Druckeigenspannungen weitestgehend unabhéngig von der Blechstarke.
Die geringsten Winkelverziige und die gréf3ten Druckspannungswerte wurden mit dem LTT-
4-Zusatzwerkstoff mit Mg = 258 °C erreicht (Bild 2.15, Tabelle 2.5).

Das in [124] untersuchte SchweilRexperiment eines T-StoRes (Tabelle 2.6. Bild 2.16) wurde
mit Hilfe einer FEM-Software numerisch nachgebildet und die Ergebnisse zur Winkelver-
zugsanalyse unter anderem in [126] verdffentlicht. Als Berechnungsgrundlage dienten am
T-StoR-Probenmaterial erfasste Materialkennwerte. Die Analysen der aufgemischten
Schweilglter lieferten gegeniiber den reinen Zusatzwerkstoffen Aufmischungen um bis zu
-35 %, was zu den messtechnisch erfassten Umwandlungstemperaturen aus Tabelle 2.6
fuhrt. Im Rahmen der thermischen Validierung kam es zur Nachbildung der jeweiligen
Schmelzbadgeometrien der unterschiedlichen Zusatzwerkstoffe, wobei der konventionelle
Zusatzwerkstoff eine groRere Querschnittsflache und eine gréRere Eindringtiefe bezuglich
des Schmelzbades in den Grundwerkstoff aufweist. Ein Abgleich der auf den Oberseiten
experimentell erfassten SZTZ wurde nicht durchgefihrt. Innerhalb der mechanischen Be-
rechnungen kam es zur Vernachlassigung der UP und zur Implementierung eines ideal
plastischen Verfestigungsverhaltens.

Die in Bild 2.16 dargestellten transienten Verlaufe konnten fir beide Falle 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
Schweilraupe und -12 % bei der zweiten gegenlaufigen Schweilraupe einstellte. Ebenso
wurde die verbleibende Durchbiegung ausgewertet. Abweichend zum realen Schweil3fall,
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 zurlickzufiihren ist bleibt unklar. Der Autor gibt hierzu
keine Stellungnahme ab. Ein Vergleich der berechneten Langsschrumpfungen wies dies-
bezuglich eine Reduktion von 90 % im LTT-Einsatz auf. An den Oberflachen wurden quer
zur Schweiflnaht die Lédngs- 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-Sto3-Konfiguration wurde weiterhin genutzt, um den
Einfluss der Mg-Temperatur auf die Winkelverzugsausbildung einer einlagigen Blindnaht-
schweil3ung zu untersuchen. Das Schmelzbad wurde mit den gleichen Parametern wie fur
die T-StoR-Konfiguration unter LTT-Einsatz nachgebildet, was bei den 9 mm starken
Grundwerkstoffen auf eine Schmelzbadtiefe von zirka 3 mm fuhrte. Die unter Variation der
Umwandlungstemperaturen der Zusatzwerkstoffe resultierenden transienten Winkelverziige
sind in Bild 2.20-links, und die verbleibenden Winkelverziige in Bild 2.20-rechts dargestellit.
Auch hier tritt wie Im Fall des experimentell untersuchten Winkelverzugs des T-StoRRes
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[124] (Bild 2.17) ein Verzugsminimum bei Mg = 405 °C auf, was in diesem Fall auf eine
Reduktion des Winkelverzugs um bis zu -20 % fiihrt. Es ist offensichtlich, dass sich trotz
fallender Mg-Temperatur unter gleichzeitig vollstandiger Umwandlung nicht zwangslaufig
eine zunehmende Verringerung des SV ergibt. Dies steht im Gegensatz zur Ausbildung
maximaler Druckeigenspannungsniveaus, bei welcher erst ab Einsetzen unvollstandiger
Umwandlung eine Spannungsrelaxation zu erwarten ist. Die in Bild 2.20-links dargestellten
transienten Verlaufe der Winkelverziige zeigen, dass der letztendlich verbleibende Winkel-
verzug auch mafBgeblich von dem erreichten Maximalwert abhangt, welcher wiederrum
grofer ist, je spater die Umwandlung des Zusatzwerkstoffs einsetzt. Die globale Verzugs-
grofRe Winkelverzug hangt also auch von dem durch die Schweilverbindungsgeometrie
bedingte globale Schrumpfungsmdglichkeit ab. Weiterhin bleibt festzuhalten, dass die hier
ermittelte Entwicklung der Winkelverziige in Abhangigkeit der Umwandlungstemperaturen
in Kontrast zu den anhand einer Blindnahtschweilung in [122] experimentell (Bild 2.15)
beziehungsweise in [122, 123] numerisch durchgefiihrten Analysen steht. In Letzteren ist
eine stetige und groRer werdende Abnahme des Winkelverzugs bist zu der maximal nied-
rigsten untersuchten Umwandlungstemperatur von Mg = 258 °C zu beobachten.

In [127] wurde das eben betrachtete Modell der Blindnahtschweifung [126] verwendet, um
die Ausbildung des Winkelverzugs in Abhangigkeit des Warmeeintrags unter Vernachlassi-
gung der Nahtgeometrie zu untersuchen. Es folgt, dass die Reduktion des Winkelverzugs
umso groRer wird je grofRer das Verhaltnis von Einschweiltiefe zur Plattenstarke ist.

1,1 [ Maximalwerte unvollstdndige Umwandlung
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Bild 2.20 Winkelverzug von BlindnahtschweilBungen unter Ms-Variation nach [126]. Links — tran-
siente Ausbildung des Winkelverzugs, rechts — verbleibender Winkelverzug

Fazit ,,Einfliisse auf die Eigenspannungs- und Verzugsausbildung“

Aus dem Schrifttum geht hervor, dass fiir die Verringerung von Schrumpfeigenspannungen
bis in den Druckspannungsbereich hinein der Einsatz von LTT-Legierungen als zielfuhrend
anzusehen ist. Dabei sollte die Mg-Temperatur des aufgemischten Schweil’gutes bei
200 °C = Mg < 300 °C liegen, damit bei Abklihlung auf Raumtemperatur eine noch mdg-
lichst vollstdndige Umwandlung vorliegt. Bei niedrigeren Mg-Temperaturen ist zum einen
der Anteil des schrumpfspannungskompensierenden Umwandlungsvolumens zu gering und
zum anderen wird der sich einstellende Makroeigenspannungszustand zunehmend vom
Restaustenitgehalt limitiert.

Die wéahrend der (y—a)-Umwandlung auftretende Volumenexpansion der LTT-Zusatzwerk-
stoffe kann gezielt zur Reduktion des SV eingesetzt werden. Da sich die globale Schweil3-
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formanderung aus der Uberlagerung einzelner Grundtypen des SV zusammensetzt, muss
dabei unterschieden werden, welcher Grundtyp reduziert werden soll. Experimentelle und
numerische Untersuchungen bestatigen, dass die Reduktionswirkung nicht allein vom
Ausmall der Volumenexpansion des Zusatzwerkstoffs abhangt. Hier flieRen zusatzliche
Aspekte wie das Umwandlungsverhalten des Grundwerkstoffs, die Nahtgeometrie, die
Geometrie der SchweilRkonfiguration, die Blechstarke, die Einschweildtiefe und der Warme-
eintrag ein. Bei einem vorgegebenen Ensemble dieser Aspekte scheint es teilweise mog-
lich, durch die Wahl einer bestimmten Ms-Temperatur der LTT-Zusatzwerkstoffe einzelne
SV-Grundtypen um bis zu 33 % zu reduzieren.

Die beim Schmelzschweiflen stets auftretende Aufmischung zwischen niedriglegiertem
Grundwerkstoff und hochlegierten Zusatzwerkstoff fiihrt zu einem im Schmelzbadbereich
niedrigeren Legierungsgehalt als er in den reinen LTT-Zusatzwerkstoffen enthalten ist. Im
einlagigen Schweifen fluhrt diese Aufmischung auf eine Verringerung der Legierungsele-
mente um bis zu 40 %, was einen erheblichen Einfluss auf die im Schmelzbadbereich auf-
tretenden Mg-Temperaturen nach sich zieht. Wegen der inhomogenen Schmelzbadstroé-
mung muss zudem mit einer makroskopisch diskontinuierlichen Verteilung der Legierungs-
elemente innerhalb einer jeden Schweillraupe gerechnet werden.

Durch Aufmischung verursachte inhomogene, das heif3t zeitlich und rdumlich versetzte
Phasenumwandlungen innerhalb des Schweillguts fiihren auf nah beieinander liegende
Bereiche mit jeweils hohen Druck- und Zugspannungen, wodurch sich innerhalb des
Schweilgutes steile SE-Gradienten ausbilden kénnen. Da diese moglicherweise sehr gro-
Ren SE-Werte im Volumen des Schweilgutes innerhalb kleiner Bereiche auftreten, sind fiir
deren quantitativen Nachweis integrale Messverfahren wie zum Beispiel die Neutronen-
beugung wegen ihres raumlich begrenzten Aufldsungsvermégens problematisch. Zum
Einfluss der durch Aufmischung verursachten inhomogenen Verteilung der LTT-Legierungs-
elemente innerhalb von einzelnen Schweilllagen 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-Schweiungen einen grofRen Einfluss auf die Ausbildung der SE und des SV hat
und somit im Modellaufbau berticksichtigt werden muss. Die derzeitig verfiigbaren numeri-
schen Untersuchungen zum Einfluss der LTT-Zusatzwerkstoffe auf die SE und den SV
vernachlassigen jedoch die Einbindung der UP in den Modellaufbau.

Die Literaturschau belegt, dass ein gro3er 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 geklart ist. Weiterhin werden die meisten Simulationen ohne ausreichende oder gar
vollstédndig fehlende Validierung ausgefihrt, was zu teilweise widerspriichlichen Untersu-
chungsergebnissen fuhrt. 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 Phdnomene gleichzeitig validiert
werden, um die Aussagekraft der numerischen Untersuchung zu verstarken.

Als wichtiges, jedoch zugleich sehr aufwendiges Validierungskriterium ist die Nachbildung
des globalen Temperaturfeldes mit zugehériger metallurgischer Modellierung anzusehen.
Diese wird jedoch meist nur grob angenéahert, aul3er Acht gelassen oder nicht offen gelegt.
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2.4.3 SchweiBeignung von LTT-Zusatzwerkstoffen

Zur Ausnutzung des vollen Belastungspotentials von hochfesten Baustéhlen werden Zu-
satzwerkstoffe eingesetzt, welche nach dem Schweillprozess martensitische Geflige mit
entsprechend hohen Festigkeitseigenschaften aufweisen. Martensitische Geflige unterlie-
gen jedoch auf Grund ihrer hohen Harte und geringen Duktilitat einer verstarkten Gefahr
der Kaltrissbildung, welche zusétzlich von der lokalen mechanischen Beanspruchung und
der lokalen Wasserstoffkonzentration beeinflusst wird [128].

Die Warmewirkung des Schweilens verursacht vor allem im Nahtbereich durch thermische
Schrumpfung bedingte Zugeigenspannungen, deren Vorhandensein das Geflige insoweit
mechanisch beansprucht, als dass die damit einhergehenden elastischen oder gar plasti-
schen Dehnungsanteile das effektive Verformungsvermdgen 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 Kaltrissanfalligkeit entgegenwirken wirken soll.

Die schadigende Wirkung des Wasserstoffs in Metallen wird meist als Wasserstoffver-
sprodung bezeichnet [129] und meint im Wesentlichen die durch Wasserstoff hervorgerufe-
ne Duktilitatsabnahme des Werkstoffs, welche wiederum die Kaltrissanfalligkeit erhdht. Das
Ausmal} dieser wasserstoffunterstiitzten Kaltrissbildung hangt dabei entscheidend von der
lokalen Wasserstoffkonzentration ab. Der bereits bestehende Wasserstoffgehalt in metalli-
schen Gefiigen kann in Verbindung mit den Umgebungsbedingungen durch den Schweil3-
prozess erhoht werden. Auf Grund der gegeniiber der martensitischen tetragonalen raum-
zentrierten Gitterstruktur hoheren Wasserstoffloslichkeit der in kubisch flachenzentrierter
Gitterstruktur vorliegenden austenitischen Festphase, ist im Zuge der (y—a)-Umwandlung
eine Wasserstoffiibersattigung in der martensitischen Festphase mdglich. Da die Wasser-
stoffdiffusion neben einem Konzentrationsgradienten auch einem Spannungsgradienten
(Druck — Zug) folgt [128, 130, 131], kdnnen sich selbst bei einem global ungesattigten
Geflige lokal auftretende Uberkritische Wasserstoffkonzentrationen einstellen, welche die
Werkstoffduktilitat enorm herabsetzen.

Zur Klassifizierung der Kaltrissanfalligkeit von Schweilverbindungen liegt eine Vielzahl von
statischen und dynamischen Testverfahren vor [118], wobei die Kaltrissuntersuchung oft an
einlagig hergestellten Schweilnahten durchgefiihrt wird. Als Bewertungskriterium hat sich
der Querschnittsrisskoeffizient (,Crack ratio) etabliert, welcher das Verhaltnis 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 fur alle Zusatzwerkstoffe mit Mg =2 223 °C ein Totalversagen der
Schweifl3naht auftritt. Erst ab Mg < 210 °C ist eine zunehmende Verbesserung der Rissan-
falligkeit mit weiter fallender Mg-Temperatur zu beobachten. Wahrend die Autoren in [132]
den Rickgang der Kaltrissanfalligkeit bei geringer werdender Mg-Temperatur alleine dem
Auftreten zunehmender (Druck-)Umwandlungsspannungen zuordnen, wird in [117, 133]
erweiternd der durch unvollstdndige Umwandlung verbleibende Restaustenitgehalt einbe-
zogen. Zum einen sollen die austenitischen Gefligeanteile auf Grund ihrer gegenliber dem
Martensit héheren Duktilitdt das Verformungsvermégen der austenitisch-martensitischen
Mischphase erhéhen und somit die Sprodigkeit verringern. Zum anderen wird angenom-
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men, dass der Austenit wegen seiner groReren Wasserstoffldslichkeit den martensitischen
Gefligeanteilen zum Teil den Wasserstoff entzieht und deshalb die wasserstoffunterstitzte
Kaltrissbildung verringert wird, was wiederum zu einer Verbesserung der Kaltrissanfalligkeit
fuhrt. Diesbeziglich wurden in [133] erganzende Messungen zum diffusiblen Wasserstoff-
gehaltgehalt durchgefiihrt, deren inkonsistente Messergebnisse jedoch keine Rickschlisse
zulassen. Die Autorengruppe in [117] verweist auf die Notwendigkeit zukinftiger Untersu-
chungen zum Einfluss des Wasserstoffgehalts in Verbindung mit dem Restaustenitgehalt
auf das Kaltrissverhalten.

In [134] kam es zu Untersuchungen zur Kaltrissanfalligkeit unter variablem Einspanngrad
(Bild 2.21-rechts). Wahrend der LTT-Zusatzwerkstoff mit Mg = 94 °C (Restaustenitgehalt =
13 %) nahezu keine Abhangigkeit vom Einspanngrad aufweist, zeigt der konventionelle
Zusatzwerkstoff mit Mg = 400 °C eine mit zunehmenden Einspanngrad erhdhte Kaltrissnei-
gung. Bemerkenswert ist das hierzu gegenlaufige Verhalten des LTT-Zusatzwerkstoffs mit
Mg =210 °C (Restaustenitgehalt < 1 %), welcher mit zunehmenden Einspanngrad eine
Verbesserung aufweist. Die Autoren begriinden dies mit der Annahme, dass sich bei zu-
nehmenden Einspanngrad die freie Schrumpflange reduziert und somit das umwandelnde
Volumen relativ zunimmt, wodurch sich wiederum die (y—a)-Volumenexpansion verstarkt
auswirkt und es zur erhdhten Ausbildung von Druckeigenspannung kommt. Hierzu ergan-
zend ausgefiihrte FEM-Berechnungen bestatigen diese Annahme, da fiir den Zusatzwerk-
stoff mit Mg =210 °C verstarkt ausgebildete Druckeigenspannungen in Langsrichtung im
Wourzelbereich der Schweil3verbindung bei maximalem Einspanngrad nachgewiesen wur-
den. Ein experimenteller Nachweis wurde nicht erbracht.
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Bild 2.21 Querschnittsrisskoeffizient fiir einlagig geschweilStes Probenmaterial mit unterschiedli-
chen Mg-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 durchgefiihrten Betrachtungen sollte bereits der Ein-
satz von Zusatzwerkstoffen mit Mg-Temperauren von Mg < 310 °C zu einer verstarkten
Reduzierung der SE bis in den Druckspannungsbereich hinein fuhren. Hier stellt sich die
Frage, warum diese Spannungsverringerung im Vergleich zu den Zusatzwerkstoffen mit Mg
> 310 °C zu keiner Verbesserung der Kaltrissneigung fihrt (Bild 2.21). Da alle Versuche an
einlagigem Probenmaterial durchgefihrt wurden, kénnte auch hier wie die in [122] (Bild
2.11) vermutete, durch diskontinuierliche Aufmischung verursachte signifikant unterschied-
liche Verteilung der (LTT-)Legierungselemente innerhalb des Schweil3guts zu einer inho-
mogenen martensitischen Umwandlung fihren. Neben den méglicherweise lokal auftreten-
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den hohen Zugeigenspannungen, welche schon fiir sich alleine die Kaltrissanfalligkeit er-
héhen, kénnten auch die hieraus folgenden Spannungsunterschiede oberhalb und unter-
halb der Grenzflache (Bild 2.11/2.13) steile SE-Gradienten verursachen. Diese SE-
Gradienten kdénnten wiederum zu lokal auftretenden Uberkritischen Wasserstoffkonzentrati-
onen fuihren [128, 130, 131] und die Kaltrissanfalligkeit trotz eines global vorherrschenden
verringerten (Druck-)Spannungszustands erhéhen. Bis zum heutigen Zeitpunkt gibt es
keinerlei Untersuchungen zu diesem innerhalb einer SchweilRraupe mdglicherweise auftre-
tenden Aufmischungseffekt (SE-Gradienten).

Ein weiterer, bis jetzt noch nicht diskutierter aber ausschlaggebender Punkt stellt die
Schweileignung von LTT-Legierungen hinsichtlich ihrer Heilrissneigung dar. Hierzu wur-
den in [135] erstmalig systematische Untersuchungen an LTT-Legierungen mit variablen
Cr-Ni-Gehalten durchgefiihrt. Die MVT-Tests (Modified Varestraint Transvarestraint) [136]
zeigen deutlich, dass eine zunehmende Heilrissanfalligkeit mit steigendem Cr-Ni-Gehalt in
Korrelation steht. Bei der kleinsten untersuchten Biegedehnung waren nur die getesteten
Proben Rissfrei, welche unter Anwendung von reinen Schweilgiitern mit Cr-Ni-Summen
von Cr + Ni £ 17 wt % hergestellt wurden. Da der in Bild 2.21-links aufgezeigte Riickgang
der Kaltrissanfalligkeit durch Anwendung von reinen Zusatzwerkstoffen mit Cr-Ni-Summen
als Cr + Ni > 17 wt % erzielt wurde, ist deren industrieller Einsatz auRerhalb von Laborbe-
dingungen stark in Frage zu stellen. Zudem muss erwdhnt werden, dass der ,erzwungene’
Restaustenitgehalt auch die Gesamtfestigkeit des austenitisch-martensitischen Festpha-
sengemischs herabsetzt und somit eventuell nicht das volle Belastungspotential von hoch-
festen Baustahlen ausgenutzt werden kann.

Fazit ,,Schweibarkeit 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
Schweillverbindungen nach sich zieht. Warum diese LTT-Zusatzwerkstoffe trotz ihrer ei-
genspannungsreduzierenden Wirkung keine Verbesserung gegenlber konventionellen
Schweil3glitern aufweisen ist bis heute ungeklart.

Zur Verbesserung der Kaltrissanfalligkeit sollen LTT-Zusatzwerkstoffe mit Cr-Ni-Summen
grofer als 17 wt % eingesetzt werden, deren (y—a)-Umwandlung bei Erreichen der Raum-
temperatur noch nicht abgeschlossen ist. Dies fuhrt zu Restaustenit, welcher als ,Wasser-
stofffalle” fungiert und im Zusammenspiel mit seiner gegeniiber der martensitischen Fest-
phase hoéheren Duktilitdit das Verformungsvermégen der austenitisch-martensitischen
Mischphase erhéht und somit die Kaltrissanfalligkeit verringert. Da dieser erzwungene
Restaustenitgehalt jedoch die Gesamtfestigkeit der Schweillverbindung herabsetzt, kann
das volle Belastungspotential von hochfesten Baustadhlen nicht ausgenutzt werden, wofir
jedoch LTT-Zusatzwerkstoffe gezielt entwickelt werden. Zudem sind diese sehr hoch legier-
ten LTT-Zusatzwerkstoffe wegen ihrer hohen Heilrissanfalligkeit bis jetzt nur unter Labor-
bedingungen schweiflgeeignet. Es besteht also ein groRer Bedarf den Einsatz von LTT-
Legierungen mit Cr-Ni-Summen grol3er als 17 wt % zu forcieren, deren Umwandlung bei
Raumtemperatur vollstdndig abgeschlossen ist und die zugleich keine erhéhte Heildrissnei-
gung aufweisen.
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2.5 Zielsetzung der Arbeit

Die Hauptanliegen dieser Arbeit bestehen darin, den Einsatz der Schweif3struktursimulation
durch eine Reduzierung des werkstoffbezogenen Modellierungsaufwandes zu férdern und
einen Beitrag zum Verstandnis der Anwendung von hochfesten hochlegierten Zusatzwerk-
stoffen beim Verschweillen hochfester, niedriglegierter Feinkornbaustéhle zu liefern. Im
Fokus stehen dabei numerische Einflussanalysen zur Ausbildung von Schweil3eigenspan-
nungen (SE) und des Da aktuell ein noch mangelhaftes Verstéandnis bezlglich der Wir-
kungsmechanismen zur SE- und SV-Ausbildung beim Schweien unter Einsatz von LTT-
Legierungen besteht, orientiert sich diese Arbeit an dem recht einfachen Fall einer einlagi-
gen latent schrumpfenden StumpfstoRkonfiguration um bereits schon im Vorfeld zukunftiger
Studien die wesentlichsten EinflussgroRen separieren zu kdnnen.

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 Schweildreferenzfélle experimentell abgesichert wiederzugeben. Die in den Daten-
banken zu hinterlegenden Materialkennwerte sollen dabei an den gleichen Stahlchargen
der Referenzfalle ermittelt werden. Die Grundwerkstoffe bestehen aus hochfesten Fein-
kornbaustahlen, deren Fugespalt unter Einsatz von artgleichen und nicht artgleichen Zu-
satzwerkstoffen mittels MAG-Verfahrens Uberbrickt wird. Da das MAG-Verfahren beim
verschweiflden hochfester Stéhle haufig in der Praxis eingesetzt wird, kénnen 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 Referenzfallen validierten thermomechanischen Modelle sollen fir numerische
Einflussanalysen werkstoffbezogener KenngréRen genutzt werden, wobei die Anderungen
der SE und des SV im Mittelpunkt stehen. Es wird beabsichtigt, als Einflussgroften die
Genauigkeit und Anzahl der vorzugebenden Warmzugkurven, die umwandlungsplastischen
Parameter und die martensitischen LTT-Umwandlungstemperaturen zu betrachten.

Ein weiterer Analyseschwerpunkt soll auf dem Phanomen der diskontinuierlichen Aufmi-
schung liegen, indem zum einen der Einsatz héher legierter LTT-Zusatzwerkstoffe simuliert
und zum anderen der inhomogene Aufmischungsgrad variiert wird. Es gilt zu prifen, in
welchem Ausmal die SE-Gradienten innerhalb des Schweiflgutes durch die inhomogene
Umwandlung auftreten kénnen und inwieweit sich diese zwischen latent schrumpfenden
und fest eingespannten SchweilRverbindungen unterscheiden kénnen.
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3 Versuchsdurchfiihrung

3.1 Experimentelle Versuche
3.1.1 Materialspezifikation

Die verwendeten Werkstoffe sind in Tabelle 3.1 aufgefiihrt. 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 Feinkornbaustéhle deklariert. Als niedriglegierte
Zusatzwerkstoffe finden die Schweif’giter WEKO 4® und ED-FK 1000° und als hochlegier-
ter Zusatzwerkstoff das Schweifligut BOEHLER CN 13/4-1G® ihren Einsatz. Die Schweil3gl-
ter liegen im Lieferzustand als Rolldraht mit einem Durchmesser von & = 1,2 mm vor.

Tabelle 3.1 Relevante Normen und Lieferzeugnisangaben der Werkstoffe

DIN EN ISO !_ieferzeugni§
Ry, 02 in MPa | Ry in MPa
S355J2+N 10025-2 423 554
$960QL 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 13/4-1G® 14343-AG 13 4 680 800

e Chemische Analyse

Die chemische Elementverteilung der verwendeten Grundwerkstoffe S355J+N und S960QL
wurde mit Hilfe einer Funkenspektralanalyse (Funkenemissionsspektrometer OBLF QSL
15600, Spotdurchmesser @ =5 mm) an Probenmaterial der Rohbleche bestimmt. Eine Ge-
genuberstellung der Werkszeugnisse, Normvorgaben und der durch die mehrfach wieder-
holten Funkenspektralanalysen gewonnen Durchschnittswerte der chemischen Elemente
sind in Tabelle 4.2-4.4 aufgefiihrt. Eine chemische Elementanalyse der verschweifiten
Zusatzwerkstoffe wird in Abschnitt 3.1.3 vorgenommen.

¢ Kerbschlagbiegepriifung

Die Zahigkeitseigenschaften 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-UntermaRproben (DIN EN ISO 148) quer und langs zur Walzrichtung heraus-
gearbeitet. Der Zusatzwerkstoff CN 13/4-IG® wurde an Schweiligutprobenmaterial (Ab-
schnitt 3.1.2) getestet, wobei hierzu vier V-Normalproben quer zur Schweildrichtung her-
ausgearbeiteten wurden. Die Ergebnisse finden sich in Tabelle 4.1.

Tabelle 3.2 Gepriifte Werkstoffe - Kerbschlagbiegepriifung
Werkstoff S355J2+N S960QL CN 13/4-1G®
Priiftemperatur -20 °C -40 °C -20 °C
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3.1.2 SchweiBexperimente

Zur Schaffung einer Validierungsgrundlage wurden Referenzschweiflungen angefertigt.
Zudem wurden SchweilRgutproben des hochlegierten Zusatzwerkstoffs CN 13/4-1G® herge-
stellt, aus welchen Probenmaterial zur thermophysikalischen /-mechanischen Werkstoff-
kennwertermittiung gewonnen wurde. Die hierfur notwendigen SchweiRexperimente wurden
an den in Tabelle 3.3 aufgefiihrten Materialkombinationen durchgefiihrt.

Tabelle 3.3 Materialkombinationen der SchweilSexperimente

ReferenzschweiBungen
Schweigutproben
R1 R2 R3
Grundwerkstoff | S355J2+N S960QL S960QL S960QL
WEKO 4® | ED-FK 1000® | CN 13/4-IG® CN 13/4-1G®
Zusatzwerkstoff . ) . .
(artgleich) (artgleich) (hochlegiert) (hochlegiert)

¢ Handhabungstechnik der SchweiRexperimente

- Schweillstromquelle der EWM-Group® Phoenix 521 Expert Plus

- Schweillbrenner METZ 560

- Roboterschweiflanlage der Firma Cloos®: Werkstiickpositionierer (Drehkipptisch) in
Kombination mit einem 6-Achs-Industrieroborter (Kuka Kr-30)

¢ ReferenzschweiBungen

Die 6 mm dicken Grundwerkstoffbleche (S355J2+N, S960QL) wurden per Wasserstrahl auf
die MaRe 300 x 60 x 6 mm’ zugeschnitten und in Schweilrichtung mit einer 15 °-V-
Nahtvorbereitung nach DIN EN ISO 9692-1 prapariert. Anschlieend wurden jeweils zwei
Bleche mittels Heftstellen auf der Blechunterseite bei x = {0, 150, 300} zu einer Stumpf-
stolRkonfiguration mit einer Spaltweite von 0,4 mm verbunden (Bild 3.1).

Bild 3.1 Geometrie und Lagerung der SchweilRverbindungen(Mal3e in mm)

Zur Erfassung der transienten Temperaturverldufe wurden auf den Ober- und Unterseiten
der gehefteten Bleche Thermoelemente des Typ K mit dem Durchmesser & = 0,127 mm
appliziert (Tabelle 3.4). Die Aufnahmefrequenz der Messsignale betrug 50 Hz. Die resultie-
renden Temperaturverldufe sind in Bild 4.42 anhand der gestrichelten Kurven gezeigt, wo-
bei aus Griinden der Ubersicht die Temperaturverlaufe 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 fur die optische Verzugsmessung praparierten Schweilverbindungen
ist in Bild 3.2 gegeben. Fir eine gleichmaRige Ausbildung der Schweilwurzel kamen Ke-
ramikbadstitzen zum Einsatz. Der mittig angebrachte Klemmhebel leistet eine nahezu
punktférmige Fixierung, welche im Rahmen der numerischen Schweilstruktursimulation
nachgebildet wird (Abschnitt 3.2.1.2). Dadurch wird eine direkte Vergleichbarkeit der ge-
messenen und berechneten Oberflachenverschiebungen gewabhrleistet.

P1
Bild 3.2 Fixierte Referenzschweiverbindung mit ARAMIS®-Auswertepositionen P1, P2 und P3

Die Referenzschweilungen wurden ohne Vorwarmung mit Hilfe eines gepulsten MAG-
Prozesses einlagig ausgefihrt und jeweils zwei Mal wiederholt Die Mittelwerte der
Schweiflparameter sind in Tabelle 3.5 gezeigt. Als Schutzgas kam eine Mischung aus 92 %
Arund 8 % CO; mit einem Volumenstrom von 25 I/min zum Einsatz.

Tabelle 3.5 Schweil3parameter der Schweillverbindungen

Vs VDraht Stick out Schutzgas gl agu JE
in cm/min in m/min in mm in I/min in A inV in J/mm
$355J2+N - WEKO 4°

55 | 9 | 13 | 25 | 2487 | 273 | 7407
$960QL — ED-FK 1000°

55 | 9 | 13 | 25 | 2546 | 270 | 7499
$960QL - CN 13/4-1G®

55 | 9 | 13 | 25 | 2414 | 282 | 7426

o Schweigutproben

Die Herstellung der SchweilRgutproben richtet sich nach DIN EN ISO 15792-1 (Tabelle 3.6).
Die V-Fuge des Prifstiicks wurde mit Hilfe eines gepulsten MAG-Prozesses durch Einsatz
des hochlegierten Zusatzwerkstoffs CN 13/4-1G® 33-lagig aufgefiillt (Tabelle 3.7). Die Vor-
warm- und Zwischenlagentemperatur betrug 150 °C. Als Schutzgas kam eine Mischung
aus 92 % Ar und 8 % CO; mit einem Volumenstrom von 25 I/min zur Anwendung.
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Tabelle 3.6 Geometrieparameter der Schweil3gutproben nach DIN EN ISO 15792-1 (Mal3e in mm)
a|b| 1 |t|ul|B
125 | 25| 500 | 30 | 12 | 10°

Tabelle 3.7 Schweillparameter der SchweilRgutproben

Vs VDraht Stick out Schutzgas gl agu JE
in cm/min in m/min in mm in I/min in A inV in J/mm
S960QL - CN 13/4-1G®

40 10 15 25 254,6 30,0 1145,7

3.1.3 Untersuchungen an Nahtquerschliffen

Anhand der in Abschnitt 3.1.2 hergestellten Referenzschweillungen wurden bei x = {200;
220} Nahtquerschliffe der y-z-Ebene (Bild 3.1) angefertigt, welche zur Ermittlung der
Schmelzbadkontur, der Hartewertverteilungen, der Gehalte und Verteilungen der chemi-
schen Elemente und der Mikrostruktur des verschweif3ten Grundwerkstoffs S960QL dienen.
Zudem sind an den 33-lagigen Schweil’gutproben chemische Analysen hinsichtlich der
Elemente Chrom und Nickel durchgefiihrt worden.

e Schmelzbadkontur

Zur Bestimmung der Schmelzbadkonturen wurden von je zwei Referenzschweilungen
gleicher Materialkombination zwei Nahtquerschliffe angefertigt und diese mit Hilfe einer
2 %igen Nitalldsung geéatzt. An diesen wurden die Schmelzbadkonturen visuell erfasst und
die zugehodrige Geometrie vermessen. Die so ermittelte Schmelzbadkontur ist beispielhaft
an je einem Nahtquerschliff in Bild 4.1-links gezeigt. AnschlieBend wurden pro Material-
kombination die vier separaten Schmelzbadkonturen tberlagert und eine mittlere Schmelz-
badkontur abgeleitet (Bild 4.1-rechts).

e Hartewertverteilungen

Pro Materialkombination wurde an je einem Nahtquerschliff der SchweilRverbindungen die
qualitative Hartewertverteilung bestimmt. Hierzu wurden mit Hilfe des UCI-Verfahrens (BAQ
Hértescanner UTZ200) in Anlehnung nach DIN 50159 Vickers-Kleinkraftharteprifungen
(HV0,5) durchgefihrt. Die resultierenden Hartewertverteilungen 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 Héhe der Linien L1 und L2 (Bild 4.2) zu
einer nach DIN EN ISO 6507-1 genormten Vickers-Harteprifung (HV10) (Zwick Hértepriif-
gerét 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 Schweillverbindungen vorgenommen.

e Chemische Analyse

Die chemische Analyse der verschweil3ten Zusatzwerkstoffe wurde an jeweils einer Refe-
renzschweiflung pro Materialkombination (Tabelle 3.3) mit Hilfe einer Funkenspektralanaly-
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se (Funkenemissionsspektrometer OBLF QSL 1500) vorgenommen. Geprift wurde dabei
die Schweilgutflache 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 ausgefiihrten ESMA-Analyse des Nahtquerschliffs der Schweilverbindung S960QL
— CN 13/4-IG®, auf welche im Folgenden eingegangen wird.

Zur Bestimmung der chemischen Elemente Chrom und Nickel wurde das elektrooptische
Prifverfahren ,Elektronenstrahimikroanalyse (ESMA)‘ mit Hilfe eines wellenlangendispersi-
ven Rontgenspektrometers (JOEL-Mikrosonde JXA-8900RL) angewandt.

Die resultierende Elementverteilung eines im Schmelzbadbereich der SchweilRverbindung
S960QL — CN 13/4-IG® durchgefiihrten qualitativen Elementmappings ist in Bild 4.3-links
dargestellt. Auf Hohe der Linien L1 (z =5) und L2 (z = 1) (Bild 4.3) wurden anschlieRend
quantitative Reihenanalysen vorgenommen. Die Messwerte sind in Bild 4.3-rechts aufge-
zeigt.

Des Weiteren wurde ein Nahtquerschliff der Schweilgutproben des Zusatzwerkstoffs
CN 13/4-1G® (Abschnitt 3.1.2) angefertigt. An diesem erfolgte auf Hohe 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 prasentiert.

3.1.4 Werkstoffkennwerte
3.1.41 Linear elastische KenngrofRen

Die Ermittlung der linear elastischen KenngréRen E-Modul - E und Poisson-Zahl - v beruht
auf der Resonanzmethode [137] und ist durch ASTM E1875 geregelt. Zur Versuchsdurch-
fihrung kam die Resonanzfrequenzvorrichtung Elastotron 2000 zum Einsatz.

Aus denen in Tabelle 3.8 aufgefiihrten Werkstoffen wurden stabférmige Proben mit den
Abmalen 5 x 8 x 80 mm® angefertigt. Die Probenentnahme erfolgte hierbei langsseitig in
Walzrichtung der 6 mm starken Rohbleche (S355J2+N, S960QL). Das Probenmaterial fiir
den Werkstoff CN 13/4-IG® wurde aus dem Schweilgutbereich der Schweilgutproben
(Abschnitt 3.1.2) langsseitig in Schweilrichtung entnommen. Die Versuche wurden geman
dem Versuchsplan nach Tabelle 3.8 durchgefiihrt und pro Werkstoff zwei Mal wiederholt.
Die Ergebnisse sind in Bild 4.5 dargelegt.

Tabelle 3.8 Versuchsplan - elastische Kenngréf3en

Werkstoff Temperatur in °C
S355J2+N

S960QL 25 — Erwarmung — 900 — Abkuhlung — 25
CN 13/4-1G®

3.1.4.2 Gleeble®-Experimente
Unter Einsatz der G/eeble®3500-AnIage (Bild 3.3) der Otto-von-Guericke-Universitdt (IWF)

wurden fir die Werkstoffe S355J2+N, S960QL und CN 13/4-1G® das Umwandlungsverhal-
ten, die Umwandlungsplastizitat und das Verfestigungsverhalten analysiert.
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Bild 3.3 Gleeble®3500-Anlage mit in der Vakuummesskammer eingebauter Flachprobe

Als Mess- und RegelgroRen 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 @ = 0,25 mm. Zur Erfassung der Quer-
dehnung wurde ein taktiles Messgerat ,C-Gauge' der Firma GS/ (Strain-Crosswise Trans-
ducer - Type LVDT) im Messbereich auf Hohe der Thermoelemente angebracht.

Die zur Austenitisierung der Werkstoffe notwendige Temperaturfiihrung erfolgte auf Basis
schweiltypischer MAG-Warmebehandlungen. Hierbei wurde der im Messbereich der
Flachprobe (Bild 3.3) befindliche Werkstoff mit einem SZTZ beaufschlagt, welcher den in
der WEZ der MAG-Referenzschweilungen (Tabelle 3.3) auftretenden durchschnittlichen
Temperaturverlauf wiedergibt. Somit wurde sichergestellt, dass die Ausmalfie des austeniti-
schen Kornwachstums und der Ausscheidungsvorgénge des getesteten Probenmaterials
denen in der WEZ der Referenzschweilungen bestmdglich 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 Probenlangsrichtung 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-
stéarke von 6 mm aufweisen, wurde eine Flachprobengeometrie mit einem quadratischen
Querschnitt von 5,5 x 5,5 mm® im Messbereich (Bild 3.3) gewahlt. Um eine minimale Ab-
kihlzeit von tgs=6s der Proben unter den gegebenen thermischen Randbedingungen
einer passiven Kuhlung zu gewahrleisten, wurde mittels numerischer Simulation die Flach-
probengeometrie variiert und das Abkihlverhalten analysiert. Die anhand dieser Methodik
ermittelte Flachprobengeometrie ist in Bild 3.4 gezeigt. Aus Griinden der Vergleichbarkeit
der Ergebnisse wurde fur das SchweiRgut CN 13/4-1G® die gleiche Flachprobengeometrie
fur das zu testende Material gewahlt. Letzteres wurde aus den Schweil3gutproben (Ab-
schnitt 3.1.2) quer zur Schweil’richtung 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 Schwei3gut verlauft.
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Bild 3.4 Gleeble®-Flachprobengeometrie, Male in mm, Toleranzklasse f nach DIN ISO 2768-1

e Umwandlungsverhalten und thermische Dehnungen

Nach der Austenitisierung des Probenmaterials im Messbereich wurden wahrend der Ab-
kiihlung ab T <800 °C Abkuhlzeiten entsprechend dem Versuchsplan (Tabelle 3.9) reali-
siert. Die resultierenden Querdehnungen wurden taktil erfasst (,C-Gauge’).

Fir den Werkstoff S355J2+N sind die resultierenden Dilatometerkurven in Bild 4.6 gezeigt.
Weitere Beispiele vollstandiger Dilatometerkurven sind fir die Werkstoffe S960QL und
CN 13/4-1G® fiir eine Abkiihlzeit von tgs = 10 s in Bild 4.46/4.47 zu finden. In Bild 4.7 sind
fur den Werkstoff S960QL Ausschnitte der experimentell erfassten Dilatometerkurven im
Bereich der (y—a)-Festphasenumwandlung prasentiert.

Am Probenmaterial des Werkstoffs S960QL wurden unter Anwendung einer 2 %igen Nital-
I6sung Mikroschliffbilder der Messbereichsquerschnitte fir tss = 10 s angefertigt. Anschlie-
Rend wurde an den Querschliffen genormte Vickers-Harteprifungen (HV10) (Zwick Hérte-
priifgerdt 3202) nach DIN EN ISO 6507-1 in Kreuzmusteranordnung durchgefiihrt. Die
resultierenden Mittelwerte sind in den Mikroschliffbildern eingetragen (Bild 4.8).

Unter Verwendung der (y—a)-Umwandlungstemperaturen und zugehdrigen Abkiihlzeiten
konnte in Kombination mit den Mikroschliffbildern und den Hartewerten ein SZTU fir den
Werkstoff S960QL erstellt werden (Bild 4.9).

Ebenso wurde fiir den Werkstoff CN 13/4-IG® das Umwandlungsverhalten gemaR Tabel-
le 3.9 bestimmt. Die resultierenden transienten Temperaturverlaufe im Bereich der Abkuh-
lung sind in Bild 4.10-links dargestellt. Nach Analyse der zugehdrigen Dilatometerkurven
wurden die (y—a)-Umwandlungstemperaturen ermittelt und sind in dem zugehdrigen SZTU
in Bild 4.10-rechts dargestellt.

Im Zuge der Versuchsauswertung zum Umwandlungsverhalten wurden fir die getesteten
Werkstoffe (Tabelle 3.9) die thermischen Dehnungen ermittelt (Tabelle 4.8, Bild 4.11).

Tabelle 3.9 Versuchsplan - Umwandlungsverhalten

Werkstoff Abkiihlzeiten tgs in s / je 2 Wiederholungen

S355J2+N 6 / / [ 14| / / /
S960QL 6 8 |10 |12 | 14 | 20 | 35 | 50 | 100

CN 13/4-1G® 6 8 |10 | / | 14| 20| 35| 50 /

¢ Umwandlungsplastizitat

Die Experimente zur Umwandlungsplastizitdt basieren auf dem durch Tabelle 3.10 vorge-
gebenen Versuchsplan und sind inklusive Versuchsauswertung in [138] ausfuhrlich be-
schrieben. Pro Lastfall wurden die Versuche zwei Mal wiederholt. Die jeweils resultierenden
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Auslaufer der Abkihlkurven sind anhand von Ausschnitten im Bereich der (y—a)-
Festphasenumwandlung in Bild 4.12 prasentiert. Basierend auf der in [138] erlauterten
Auswertemethodik wurden die nach Abkuhlung und Entlastung verbleibenden plastischen
Dehnungsanteile in umwandlungsplastische Dehnungen umgerechnet. Anschliefend wur-
den die Mittelwerte der betragsgleichen Lastwerte Uber 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 aufgepréagte Last Fnax in N
S355J2+N +2000 | -2000
S960QL +1500 | -1500 | +800 | -800
—————————— +2400 | -2400
CN 13/4-1G
66
Lastfall 50 26
180
(A, B, C) A B Cc

uniaxiale Spannungsantwort o in MPa

¢ Verfestigungsverhalten

Fir 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 temperaturunabhangigen ,niedrigen“ Dehnrate mit & = 0,05 %/s durchgefiihrt.
Zum anderen wurden, um die vor allem bei erhdhter Temperatur in der WEZ vorherrschen-
den hohen Dehnraten zu bericksichtigen, Warmzugversuche mit temperaturabhangigen
,erhohten” Dehnraten &, absolviert. Die Kontrolle der Langsdehnraten 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 Steuergerat fur die Querdehnungsénderung pro Zeiteinheit eingesetzt. Die Entwicklung
der Dehnratenkonzepte, die Versuchsdurchfihrung und die zugehdrige Auswertemethodik
sind fir den Werkstoff S960QL in [139] erldutert, wobei diese ebenso fir den Werkstoff
CN 13/4-1G® angewandt wurden. Die hieraus folgenden vollstdndigen Warmzugkurven, die
Dehn-/ Streckgrenzen und die plastischen Flielkurven sind in Abschnitt 4.3.5 gezeigt.

Zur exemplarischen Charakterisierung des isotrop-kinematischen Verfestigungsverhaltens
wurden fur den Werkstoff S960QL vereinzelte zyklische Warmzug-/ Warmstauchversuche
durchgefihrt (Tabelle 3.11), wobei auch hier die Dehnratenkontrolle auf dem in [139] erldu-
terten Konzept basiert. Die hieraus resultierende wahre Spannung ist in Bild 4.48/4.49 Uber
die wahre Querdehnung aufgetragen.
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Tabelle 3.11 Versuchsplan - Verfestigungsverhalten

Temperatur $960QL CN 13/4-1G® | Dehnrate in %/s
Tin°c | Grund- g i it Martensit| Austenit|Martensit| Austenit & &
werkstoff
einfache Warmzugversuche
25 X X X X 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 0,05 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
400 X 0,05 /
800 X
1200 X

3.1.5 Eigenspannungsanalysen
3.1.51 Rontgenbeugung

Die rontgenographischen Eigenspannungsmessungen erfolgten mit einem mobilen Ront-
gendiffraktometer (Stresstech G3). Die Auswertung der Messergebnisse beruht auf der
sin?y-Methode [140]. Pro Materialkombination (Tabelle 3.3) wurden die Ober- und Untersei-
ten je einer Schweillverbindung quer zur Schweil¥richtung bei x = {80, 150, 220} vermessen
(Bild 3.1). Hierdurch ist es mdglich, das Vorliegen von etwaigen Abweichungen in der
Schweifldprozessfihrung oder der Materialvorbereitung aufzudecken. Als Position der Ei-
genspannungsvalidierung der numerischen Schweilstruktursimulation wurde x =220 ge-
wahlt, weshalb hier eine erhdhte Messpunktdichte im Bereich der Schwei3naht gewahit
wurde. In Tabelle 3.12 sind die Mess- und Auswerteparameter aufgefiihrt.

Eine detaillierte Beschreibung der Berechnungsgrundlagen und der Auswertemethodik ist
in [61] gegeben. Die ermittelten Eigenspannungsverlaufe 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 - Réntgen

Messmethode sinsz v{211} 0,28
Fokus 1 mm (Rundblende) E{211} 220 GPa
Strahlung CrKq Zahlzeit 5sbis10s
Strom 6,7 mA Y-Bereich -45° bis 45°
Spannung 30 kV Messrichtungen g : 8(;°(|21nugesr))
Beugungslinie | Ferrit / Martensit: 211 Auswertung Peak Fit: Pearson VII

3.1.5.2 Neutronenbeugung

Die Beugungsmessungen wurden an den S960QL-Referenzschweillungen (Tabelle 3.3)
durchgefiihrt. Diese erfolgten mit dem winkeldispersiven Neutronendiffraktometer E3 des
nuklearen Forschungsreaktors BER-II im Helmholz-Zentrum Berlin (Antragsnummer
14100383-ST) und sind in Ubereinstimmung 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 Gréf3enordnung verbessert wurde
[142]. Der Monochromator bietet eine Neutronenwellenldnge von A = 1.471 A und der Ab-
strahlwinkel (take-off angle) wurde auf 20y = 65° eingestellt. Die Messung der ferriti-
schen/martensitischen {211}-Beugungslinie beruht auf einem Streuwinkel von 20s = 77.8°.
Der Versuchsaufbau zur Messung der {211}-Gitterdehnungen zur Erfassung der Deh-
nungskomponente ¢, ist in Bild 3.5 gezeigt, wobei das (x-y-z)-Koordinatensystem zur
Verbindungsschweiflung (Bild 3.1) und das (%-y-Z)-Koordinatensystem am einfallenden
Beugungsstrahl E orientiert ist.

E - einfallender
G - gebeugter,Strahl

Bild 3.5 Versuchsaufbau der Neutronenmessung zur Erfassung der Dehnungskomponente &,y

Im Bereich des Schweildgutes und des angrenzenden Grundwerkstoffbereiches wurde auf
Hoéhe von z = {1,5; 3; 4,5} (Bild 3.1) eine Schrittweite von Ay = 1 zur Erfassung der Eigen-
spannungsgradienten eingestellt und das Messvolumen (Bild 3.5/3.6) an die Gréfienord-
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nung der Schrittweite angepasst. Unter der Annahme einer in Schweilrichtung konstanten
SE-Verteilung wurde zur Erfassung der Quer- (¢,y) und Normaldehnungen (&5,) ein Messvo-
lumen von 10 x 1 x 1 mm® (%-5-Z) verwendet (Bild 3.6-links). Zur Erfassung der Langsdeh-
nungen () Musste ein verkleinertes Messvolumen von 1 x 1 x 1 mm? (%-7-Z) eingesetzt
werden, wodurch sich die erforderlichen Messzeiten fiir &, pro Messposition erheblich
verlangerten (Tabelle 3.13).

Bild 3.6 Messvolumen zur Erfassung der Dehnungskomponenten

Tabelle 3.13 Dimensionen der Messvolumen und resultierende Messzeiten (Bild 3.6)

Gltgﬂe}ggggeder AX inmm | AZ in mm | Zeitin min
Exx 1 1 50
&y 10 1 7
&7 10 1 7

Die Auswertemethodik der Messergebnisse basierte auf DIN ISO/TS 21432 und ist am
Beispiel der Referenzschweiung S960QL — ED-FK 1000° in [143] detailliert gegeben. Zur
Bestimmung dehnungsfreier Referenzwerte fir den Beugungsnetzebenenabstand wurden
mittels Wasserstrahlschnitt 2 mm dicke Scheiben parallel zur y-z-Ebene im Bereich der
Schweiflnaht herausgearbeitet und an diesen Referenzmessungen durchgefiihrt. Die Mes-
sergebnisse sind in Bild 4.36-4.38 dargestellt und werden zur Eigenspannungsvalidierung
verwendet

3.1.6 Schweiverzug

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 wahrend und nach dem Schweil3prozess er-
fasst. Die Aufnahmeobjektive des Kamerasystems wurden mit einem Blaulichtffilter verse-
hen und die Bildaufnahmefrequenz betrug wahrend des Schweil’prozesses 8 Hz und da-
nach 2 Hz. Die Oberflachenverschiebungen wurden anhand der Grauwertverschiebungen
der Bildpixel von Bild zu Bild mittels digitaler Bildkorrelation (DIC) bestimmt. Pro ver-
schweillter Materialkombination (Tabelle 3.3) wurden zwei Schweil3verbindungen 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 Auswertemoglichkeit
zwischen den einzelnen SchweilRverbindungen 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 Az(t) (Gleichung 3.1) der SchweiRverbindung fiir den Punkt
P2 berechnet.

z(P1, t) + z(P3, t)

> Gleichung 3.1

Az(t) = z(P2,t) —

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 Referenzfalle lautet wie folgt (Tabelle 3.3):

R1:= $355J2+N — WEKO 4° | R2:= S960QL — ED-FK 1000® | R3:= S960QL — CN 13/4-IG®

3.2.1 Modellaufbau
3.211 Grundsitzliche Berechnungsstrategie

Basierend auf der Methode der finiten Elemente wird mit der kommerziell verfligbaren
Schweisimulationssoftware SYSWELD® die numerische Schweifistruktursimulation durch-
gefuhrt. Die thermischen und mechanischen Berechnungen finden schwach gekoppelt auf
einem dreidimensional vernetzten Rechengebiet statt, dessen Gittergeometrie und Rand-
bedingungen den realen einlagigen MAG-Schweif3verbindungen (Tabelle 3.3) entsprechen.
Hierbei kommt das Lastschrittverfahren zum Einsatz. Der in die Nahttéffnung eingebrachte
Zusatzwerkstoff wird uber ,stille Elemente” realisiert [145]. Die fir R2 und R3 bendtigten
thermomechanischen Materialkennwerte beruhen vollends auf den in Abschnitt 3.1.4 ermit-
telten Werkstoffkennwerten.

3.21.2 Gittergeometrie

Unter Einsatz von linearen Volumenelementen wurde die Geometrie der einlagigen MAG-
Schweillverbindungen 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 fiir alle Materialkombinationen
gleich. Im Bereich der SchweilRnaht und der Warmeeinflusszone wurde eine strukturierte
Vernetzung mit einer maximalen Elementkantenlange von 0,5 mm in der (y-z)-Ebene ge-
wahlt, wobei es in den auReren Bereichen der Schweilverbindung zu einer schrittweisen
Vergroberung des Rechengitters kam. Um das Werkstoffverhalten des im Schmelzbadbe-
reich vorliegenden Materials separat modellieren zu kdnnen, 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 Elementkantenldnge von 2 mm gewahlt. Die Rechengitter der Voll-
modelle bestehen aus annahernd 117.000 Knoten und 132.000 linearen Elementen.
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S355J2+N S960QL S960QL
WEKQ 4° ED-FK 1000® CN 13/4-1G*

Bild 3.7 Gittergeometrie der einlagigen MAG-SchweilBverbindungen (FE-Vollmodelle). Blau - separat
modellierte Schmelzbadgeometrie, Magenta - Geometrie der Stumpfstol3konfiguration

3.2.1.3 Thermophysikalische Modellierung

o Thermische Modellierung

Die Warmeleitungsgleichung (Gleichung 2.3) wird unter manueller Vorgabe von Anfangs-
und Randbedingungen auf den in Abschnitt 3.2.1.2 eingefiihrten Rechengebieten geldst.
Die nahezu adiabate Wirkung der Keramikbadstiitze (Bild 3.2) wurde durch die thermischen
Randbedingung (Bild 3.8) insoweit bericksichtigt, als dass der konvektive Warmetransport
vollstandig und der radiative Warmetransport teilweise unterbunden wurde.

Bild 3.8 Thermische Randbedingungen am Beispiel von R2

Der Eintrag und die geometrische Verteilung der SchweiRwarme wird durch den Einsatz
gaulverteilter [87] und doppelellipsoider [88] Warmequellen geleistet. Die wahrend der
(y—a)-Festphasenumwandlung frei werdende Umwandlungswarme (latente Warme) wurde
durch eine dem Schweifl3prozess nachlaufende doppelellipsoide Warmequelle modelliert.

Fir den Werkstoff S355J2+N entstammen die thermodynamischen Werkstoffkennwerte aus
der SYSWELD®-Datenbank entsprechend dem Werkstoff S355J2G3 [147]. Auf Grund der
chemischen Ahnlichkeit (Tabelle 4.3-4.4) wurden fiir die Werkstoffe S960QL, WEKO 4° und
ED-FK 1000® die gleichen Werte verwendet. Fiir den Zusatzwerkstoff CN 13/4-1G® wurden
diese im Zuge der Temperaturfeldkalibrierung zweckmaRig angepasst (Bild 3.9).

Die berechneten Temperaturverldufe und Schmelzbadgeometrien sind in Bild 4.42/4.43 den
experimentell erfassten GroRen gegeniibergestellt. Aus Griinden der Ubersichtlichkeit wur-
de eine beziglich der Auswertepositionen zweckmaRige Verschiebung auf der Zeitachse
gewahlt. Ein Vergleich der experimentellen und numerischen Energieeintrage ist durch
Tabelle 4.17 gegeben.
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Bild 3.9 Thermodynamische Werkstoffkennwerte

¢ Metallurgische Modellierung

Die Modellierung der diffusionsgesteuerten (a<y)-Gefligeumwandlungen beruht auf der
Anwendung des Modells von Leblond-Devaux (Gleichung 2.7) [93], wahrend die martensiti-
sche (y—a)-Gefligeumwandlung auf dem Modell nach Koistinen-Marburger (Gleichung 2.8)
basiert. Die Anpassung der zugehorigen 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 vernachlassigt

WEZ und Schmelzbadbereich von R71

Zur Modellierung der (a—y)-Umwandlung von R71 wurde angenommen, dass nur der inner-
halb der grauen Kurven liegende Werkstoffbereich in Bild 4.2 mit Hartewerten groRer
180 HVO0,5 einer Austenitisierung unterlag. Um dieses Austenitisierungsgebiet numerisch
nachzubilden, wurden die durch Gleeble®-Dilatomerversuche bestimmten Agq-lAgz-Tempe-
raturen (Bild 4.6) zweckmafig zu héheren Temperaturen verschoben. Das sich somit ein-
stellende Austenitisierungsgebiet ist Bild 4.44 gegeben.

Im Zuge der Temperaturfeldnachbildung wurde eine Abklhlzeit von tgs = 13,5 s berechnet
(Bild 4.42). In Ubereinstimmung mit einem dem Grundwerkstoff entsprechenden SZTU-
Diagramm aus Seyffarth [46] wurde fur den umwandelnden WEZ-Bereich eine 80 %ige
bainitische und 20 %ige ferritische (y—a)-Umwandlung modelliert. Dementsprechend wur-
de mittels eines FEM-Stabmodells eine Dilatometerkurve fir das WEZ-Umwandlungs-
verhalten berechnet. Diese ist in Bild 4.45 einer experimentellen Gleeble®-Dilatometerkurve
gegeniber gestellt. Die Modellierung der (y—a)-Umwandlung des Schmelzbadbereichs
wird in [78] detailliert beschrieben. Im Wesentlichen weisen die mit ~220 HV10 (Bild 4.2)
niedrigen Hartewerte des Schmelzbadbereichs im Vergleich mit der lokalen Mikrostruktur
auf eine Variation von allotriomorphischem und nadelferritischem Mischgefiige hin [148].
Darum wurde von einer rein ferritischen (y—a)-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
zweckmagig als durchschnittliche Kornzone (DZ) bezeichnet (Bild 3.10).

Die in Abschnitt 4.3.2 durchgefiuhrten Untersuchungen zum Umwandlungsverhalten (Dila-
tometerkurven-Bild 4.7, Mikrostruktur-Bild 4.8) zeigen auf, dass sich fir die in der DZ auftre-
tenden AustenitkorngrofRen fir tgs < 14 s rein martensitische Festphasenanteile ergeben.
Im Zuge der Temperaturfeldnachbildung wurde ein mittlerer WEZ-Temperaturzyklus mit
tss = 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] wirde jedoch das in der FZ befindliche und gegeniiber der DZ
kleinere Austenitkorn unter der Wirkung des mittleren WEZ-Temperaturzyklus zu bainiti-
schen Festphasenanteilen fiihren. Da in dieser Arbeit jedoch von einer korngréenabhan-
gigen Modellierung des (y—a)-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 (a«<>y)-Umwandlung beriicksichtigt. Um dies zu be-
werkstelligen wurden auch hier wie im Fall von R1 die durch Gleeble®-Dilatomerversuche
bestimmten A.4-/Ac3-Temperaturen zweckmaRig zu hdheren Temperaturen verschoben,
wodurch sich die in Bild 4.44 gezeigten Austenitisierungsgebiete einstellten.

Basierend auf dem S960QL-SZTU (Bild 4.9) wurde mit einer Abkihlzeit des mittleren WEZ-
Temperaturzyklus von tgs = 10 s eine rein martensitische (y—a)-Umwandlung fir die DZ
angenommen. Dabei wurden die freien Parameter der Gleichung 2.8 zu Mg = 420 °C und
KM= 0,02856 gesetzt.

Mit den eben aufgeflihrten Modellierungsannahmen wurde mittels eines FEM-Stabmodells
eine Dilatometerkurve fiir das Umwandlungsverhalten der DZ (WEZ) berechnet. Diese ist in
Bild 4.46 der experimentellen Gleeble®-Dilatometerkurve gegenuber gestellt.
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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 ahnlichen, artgleichen Zusatzwerkstoffs
ED-FK 1000® verschweit wurde und die quantitativen Hartewerte des Schmelzbadbe-
reichs (Bild 4.2) hauptsachlich innerhalb der eingezeichneten Hartewertstreuung der
S960QL-Gleeble®-Probe fiir tss = 14 s liegen, wurde auch hier von einer rein martensiti-
schen (y—a)-Umwandlung ausgegangen.

Die (a<y)-Umwandlungsmodellierung des Schmelzbadbereichs entspricht vollstandig der
Modellierung der soeben erlauterten (a«<>y)-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 (y—a)-Umwandlung bericksichtigt wurde. Zur Berechnung der Mg-Temperaturen
der Bereiche A und B wurde Gleichung 2.18 angewandt, deren Giiltigkeit zunachst an dem
Probenmaterial der 33-lagigen SchweilRgutproben des Zusatzwerkstoffs CN 13/4-1G® (Ab-
schnitt 3.1.2) wie folgt nachgewiesen wurde.

Die am Nahtquerschliff der 33-lagigen Schweiflgutproben entlang der Linien L1 und L2
durchgefiihrten ESMA-Analysen (Bild 4.4) fUhren auf die in Tabelle 3.14 aufgefihrten Cr-
Ni-Mittelwerte. In Zusammenhang mit den Lieferzeugnisangaben des Zusatzwerkstoffs
CN 13/4-1G® (Tabelle 4.2) folgt eine nach Gleichung 2.18 berechnete Mg-Temperatur von
DM, = 244 °C, welche eine Abweichung zu experimentellen Ergebnissen von @M = 252 °C
(CN 13/4-1G®-SZTU, Bild 4.10-links) mit AT = -8 K aufweist. Die Anwendbarkeit von Glei-
chung 2.18 zur Berechnung der Mg-Temperaturen fir die Bereiche A/B ist somit plausibel.
Die auf Hohe 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) fihrt Gleichung 2.18 auf @M, | 4= 330 °C und @M, = 260 °C.

Tabelle 3.14 Berechnete Ms-Temperaturen

chem. Elemente in wt %

Cc ’ Mn ‘ Mo Cr Ni

33-lagige SchweiBgutprobe (Bild 4.4)
Lieferzeugnis ESMA Gleichung 2.18
0,01 0,7 0,4 12 4,5 Mg =244 °C

R3-Schmelzbad (Bild 4.3)

Funkenspektralanalyse ESMA Gleichung 2.18

L1:6,5 L1:2,5 Mg 11 =330 °C = Mg
L2:9,5 L2: 3,5 Mg 15 =260 °C = M g

0,09 | 0,9 | 0,25

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 Mg -Temperatur von Mg o = Mg 4 =330 °C
und dem Bereich B eine Mg-Temperatur von Mg g = M |2 = 260 °C zugewiesen.

Fur die Einflussanalysen wird ein weiteres numerisches Schmelzbadmodell bendtigt
(Bild 3.11-rechts), in welchem unter der Annahme einer tuiber den gesamten Schmelzbadbe-
reich homogenen Cr-Ni-Verteilung der Aufmischungseffekt vernachlassigt wird. Die durch-
schnittliche Mg g-Temperatur dieses Schmelzbadbereichs wurde wie folgt berechnet:

M, g =0,5(Ms A + Ms ) Gleichung 3.2

mit My, g - durchschnittliche Martensitstarttemperatur
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Zur Modellierung der (y—a)-Umwandlungskinetik werden die soeben abgeleiteten Ms-Tem-
peraturen mit KM= 0,038 in Gleichung 2.8 eingesetzt. Eine mit KM= 0,038 und Mg =
252 °C berechnete Dilatometerkurve ist einer experimentell bestimmten Gleeble®-Dilato-
meterkurve des Zusatzwerkstoffs CN 13/4-IG® in Bild 4.47 gegeniber gestellt.

M,

5,59600L

Y Yy

Bild 3.11  Schmelzbadaufteilung S960QL — CN 13/4 IG®, links - Beriicksichtigung des Aufmi-
schungseffektes durch verschiedene M-Bereiche, rechts - Schmelzbad mit homogenem Mq-Bereich

M

5,5960QL

3.21.4 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 FlieRgesetz zur Berechnung der plastischen Dehnungen
kommt Gleichung 2.12 zur Anwendung. Die FlieBbedingung zur Trennung des elastischen
und plastischen Werkstoffverhaltens wurde Uber das gewichtete Plastizitatskriterium Fye,,
realisiert (Gleichung 2.15). Zur Modellierung eines gemischt isotrop-kinematischen Verfes-
tigungsverhaltens wurde der Skalierungsfaktor Ps, (Gleichung 2.15) auf alle Festphasen
und Werkstoffbereiche einer Referenzschweillung gleichermallen angewandt.

Das nicht-lineare plastische Verfestigungsverhalten wird an in der Materialdatenbank hinter-
legten festphasen- und temperaturabhangigen multi-linearen FlieRkurven abgeleitet. Bei
der Prasenz von Mischgefiigen wurden die zur Berechnung der elastischen und plastischen
Dehnungsanteile notwendigen FlieRgrenzen und die FlieBkurven entsprechend der mo-
mentan vorliegenden Gefligeanteile unter Anwendung der linearen Mischungsregel nach
Gleichung 2.9 gewichtet.

Die volumetrischen Dehnungskomponenten (Gleichung 2.16) wurden anhand von in der
Datenbank hinterlegten gefligespezifischen thermischen Dehnungswerten direkt vorgege-
ben. Die wahrend der (a<vy)-Festphasenumwandlung resultierende volumetrische Deh-
nung wurde entsprechend der momentan vorliegenden Geflgebestandteile durch die in
Gleichung 2.9 aufgefiihrte lineare Mischungsregel berechnet.

Die Berechnung der umwandlungsplastischen Dehnung basiert auf dem von Leblond for-
mulierten Ansatz (Gleichung 2.17). Hierfir wurden konstante, von Temperatur und Span-
nungszustand unabhangige materialspezifische UP-Parameter K vorgegeben.

Im Temperaturbereich oberhalb der Solidustemperatur wurde fiir 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 berlcksichtigt,
als dass die im Austenit akkumulierten plastischen Dehnungen im Zuge der martensitischen
Umwandlung vollstandig zurlickgesetzt wurden.

Das Volumen des Zusatzwerkstoffs wurde in der Gitterstruktur (Bild 3.7) bereits bei
Schweiflbeginn berlicksichtigt und wurde als kinstliche Festphase deklariert (,ruhige Ele-
mentmethode’ [145]).

Zur Berlcksichtigung des nichtlinearen Materialverhaltens und nichtlinearer (grof3er) Ver-
formungen wurde der Lagrange-Ansatz zur Berechnung der elastisch-plastischen Steifig-
keitsmatrix des masseverbundenden Elementnetzes eingesetzt. Die Steifigkeitsmatrix wur-
de fiur die innerhalb eines Zeitinkrements notwendigen Iterationsschritte mit Hilfe einer
impliziten Rickwartselementspannungsintegration 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 ausgewahlt, dass diese in Position und Ab-
stand den realen Lagerungspunkt bestmoéglich wiederspiegeln. Durch die in Tabelle 3.15
definierten Beschrankungen der translatorischen Freiheitsgrade werden zum einen die
Rotationsbewegungen des FE-Vollmodells um den Lagerungspunkt vollstdndig blockiert
und zum anderen eine lagerungsbedingte Entstehung von Biegemomenten unterbunden.

X Tabelle 3.15 Mech. Randbedingungen - FE-Vollmodell
4 b Knoten a b c d e f g
y c Jre 2 x| 144 | 156 | 144 | 150 | 156 | 144 | 156
Koordinate y|30,5|30,5(34,5|34,5(34,5|38,5|38,5
of +d z| O 0 0 0 0 0 0
sura sz ponngoesces\Verstigins | 2 [ 2 |y x|y [0 ] s

Die fur die FE-Halbmodelle (Bild 3.13) zugehérigen mechanischen Randbedingungen wer-
den unter Ausnutzung von Symmetriebedingungen in der (x-z)-Spiegelebene formuliert. In
Tabelle 3.16 sind die Beschrankungen der translatorischen Freiheitsgrade fiir die Knoten
a/b und fir die in der (x-z)-Spiegelebene liegenden Knoten ¢ definiert. Dies ermdglicht die
rechnerische Nachbildung von Schweiflungen ohne dufRerliche Schrumpfbehinderungen.

Tabelle 3.16 Mech. Randbedingungen - FE-Halbmodell

Knoten a b c
X 0 |[300 Spieqeleb
Koordinate y | 60 | 60 (x-2)- piegeiebene
beiy=0
z 0 0
Verschiebung
blockiertin  |*&Z| Z y

Bild 3.13 Lagerung des FE-Halbmodells

57



Fir die Variationsrechnungen mit dauf3erer Schrumpfbehinderung wurden die mechanischen
Randbedingungen fir R2 und R3 so modifiziert, dass diese die Einspannbedingungen einer
starren (Box-)Konstruktion approximieren (Tabelle 3.17). Zur Nachbildung eines maximal
mdglichen Einspanngrades wurden die im Bereich der grauen Flache liegenden Knoten
(Bild 3.14) der Blechober- und Unterseite mit Federsteifigkeiten von k, = k, =k, = 1,54
MN/mm versehen. Mit einem Oberflacheninhalt der grauen Flachen von A = 8850 mm? folgt
mit einer Gesamtanzahl der in diesen Bereichen liegenden Knoten von n = 1208 eine mitt-
lere Knotendichte pro Flache von = 0,1365 Knoten/mm?. Unter der Annahme einer aqui-
distanten Knotenverteilung der in den betreffenden Bereichen liegenden Oberflachenknoten
folgt hieraus eine ,flachenbezogene 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 Schweil3prozes-
ses aufgepragt und bis zur Abkihlung der SchweilRverbindung aufrechterhalten.

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 Flachen liegen-
den Knoten: ky, ky, k, = 1,54 MN-mm”’

Bild 3.14 Lagerung des FE-Halbmodells
unter Einspannung

¢ Bereitstellung der thermomechanischen Materialkennwerte

Fiur R2/R3 wurden alle verwendeten thermomechanischen Kennwerte auf experimentellem
Weg bestimmt (Abschnitt 3.1.4), wobei die zugrunde liegenden Probenwerkstoffe mit denen
in den Schweillexperimenten (Abschnitt 3.1.2) verwendeten Werkstoffen ibereinstimmen.
Fir R1 entstammen die Dehngrenzen und die FlieRkurven der SYSWELD®-Materialdaten-
bank fir 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

. . thermomechanische Kennwerte
SchweiBverbindungen . )
R. (&), 0(g, &) E v g, K
$355J2+N — WEKO 4°/ R1 | SYSWELD®-Datenbank [109]
S960QL — ED-FK 1000® / R2 experimentell ermittelte Kennwerte
S960QL — CN 13/4-IG® / R3 (Abschnitt 3.1.4)

e Zuweisung der thermomechanischen Materialkennwerte

Die Verwendung unterschiedlicher Grund- und Zusatzwerkstoffe, die lokal auftretenden
unterschiedlichen Temperaturhistorien und die Berechnungsmethodiken erfordern fir 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

Fur die Bereiche 1 und 2 (Bild 3.15) werden die fiir den Grundwerkstoff S355J2+N in Ab-
schnitt 3.1.4 experimentell bestimmten Kennwerte &y, E und v (Tabelle 4.7/4.8) und der
UP-Parameter mit K = 7,3-10° MPa™ (Bild 4.12) gleichermafen vorgegeben. Fiir den Be-
reich 1 werden die Kennwerte R, und o(¢) der SYSWELD®-Datenbank [109] enthommen.
Wie in [78] ausfihrlich argumentiert, bedurfte es im Bereich 2 fir die im Zuge der (y—a)-
Festphasenumwandlung entstehenden Festphase Nadelferrit einer separaten Anpassung
der Kennwerte R, und g (e). Hier wurde mit Hilfe der in der SYSWELD®-Datenbank hinter-
legten Kennwerte R, und a(¢) ein Verfestigungsverhalten entsprechend 40 % Ferrit und
60 % Bainit modelliert. Fir R7 wird ein rein isotropes Verfestigungsverhalten angenommen.

Abschétzung des isotrop-kinematischen Verfestigungsverhaltens von R2/R3

Im Rahmen von Voruntersuchungen wurden unter Einsatz der in Abschnitt 3.1.4 ermittelten
Kennwerte fiir den Werkstoff S960QL zyklische Warmzug-/ Warmstauchversuche simuliert.
Zur Modellierung des gemischt isotrop-kinematische Verfestigungsverhaltens wurde der
Skalierungsfaktor Pis, (Gleichung 2.15) mit AP, = 0,2 zwischen 0 < P;;, < 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 Schweil3struktursimulation beriicksichtigt.

Zur Anpassung des vorzugebenden Faktors P, wurden an den Referenzfallen R2/R3
Variationsrechnungen bezlglich P, durchgefiihrt, wobei fir die Bereiche 1 und 2
(Bild 3.15) der gleiche Wert eingestellt wurde. Es zeigte sich, dass mit Pis, = 0,2 die bei
Raumtemperatur berechneten Langseigenspannungen bestmdglich mit denen durch Neut-
ronendiffraktometrie ermittelten Werten uUbereinstimmen. Somit wurde zur thermomechani-
schen Modellierung der Referenzfalle R2/R3 von P;s, = konstant = 0,2 ausgegangen.

R2

Fir beide Bereiche 1 und 2 (Bild 3.15) wurden die fiir den Grundwerkstoff S960QL experi-
mentell bestimmten Kennwerte ¢y,, E und v (Tabelle 4.7/4.8) und der UP-Parameter mit
K =6,910° MPa™ (Bild 4.12) gleichermalien vorgegeben. Fur die Bereiche 1 und 2 wurden
die fiur den Grundwerkstoff S960QL und seine zugehdrigen Festphasen ermittelten Kenn-
werte R.(¢) und a (e, €) (Abschnitt 4.3.5) beriicksichtigt, wobei fiir den Bereich 1 das Verfes-
tigungsverhalten fiir hohe Dehnraten (¢;,) und fir den Bereich 2 das Verfestigungsverhalten
fur niedrige Dehnraten (¢;) angenommen wurde (Tabelle 3.11).

Fir die Bereiche 1 und 2 wurde ein gemischt isotrop-kinematisches Verfestigungsverhalten
mit den gewichteten Plastizitatskriterium Fye, (Piso= 0,2) (Gleichung 2.15) bertcksichtigt.
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R3

Die Kennwertzuweisungen fir den Bereich 1 (Bild 3.15) entsprechen denen im direkt vor-
hergehen Teilabschnitt fiir R2 vorgenommen Zuweisungen und beriicksichtigt das Verfesti-
gungsverhalten fiir hohe Dehnraten (¢,). Fur den Bereich 2 wurden die fur den Zusatzwerk-
stoff CN 13/4-IG® experimentell bestimmten Kennwerte ¢y,, E und v (Tabelle 4.7/4.8) und
der UP-Parameter mit kK =5,3-10° MPa™ (Bild 4.12) vorgegeben. Zudem wurden fiir den
Bereich 2 die fiir den Zusatzwerkstoff CN 13/4-IG® ermittelten Kennwerte R.(¢) und a(g, €)
(Abschnitt 4.3.5) berucksichtigt und ein Verfestigungsverhalten fir niedrige Dehnraten (&)
angenommen (Tabelle 3.11).

Fir die Bereiche 1 und 2 wurde mit Fye,(Piso= 0,2) (Gleichung 2.15) das gleiche gemischt
isotrop-kinematische Verfestigungsverhalten wie fir R2 angenommen.

e Validierung der SE und des SV

Die in den néachsten Teilabschnitten vollzogenen Auswertungen wurden an FE-Voll-
modellen durchgefiihrt (Bild 3.7) und erfolgten bei x = 220 (Bild 3.1).

SE auf den Oberflachen

Zur Auswertung der SE auf den Oberflachen wurden die an den GauRpunkten berechneten
Werte der Langs- und Quereigenspannungen auf die Position der Oberflachenknoten
extrapoliert. Die experimentellen und berechneten SE-Komponenten der Referenzfille R1,
R2 und R3 sind in Bild 4.50-4.52 gegenulbergestellt.

SE im Volumen

Um eine Vergleichbarkeit der berechneten und auf experimentellem Weg Uber ein Messvo-
lumen hinweg integral erfassten SE-Komponenten zu gewahrleisten, wurden die an den
GauBpunkten berechneten SE im Volumen der jeweils Ubereinander liegenden FE-
Volumenelemente (graue Flachen-Bild 3.16) genutzt um den Mittelwert der SE-Kompo-
nenten auf Hohe der Messpositionen (z-Richtung) der Beugungsexperimente zu berech-
nen. Die so fir 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.

Messvolumen

| ® o 0000000

{ eeseo0coooe

8 mm

| tscesscoe
: y

Bild 3.16 Auswertepositionen der Volumeneigenspannungen bei x = 220 (Bild 3.1), schwarze
Punkte — Zentrum der Messvolumen der Neutronenbeugung, graue Fldchen — in Auswertung ein-
bezogene FE-Volumenelemente, rot — Messvolumen der Neutronenbeugung (Bild 3.5/3.6)

Winkelverzug und Durchbiegung

An den Uber 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. AnschlieBen kam es mit Hilfe von Gleichung 3.1 zur Berechnungen der transienten
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Durchbiegung Az(t). Die berechneten transienten z-Verschiebungen der Punkte P1, P2
und P3 und die hieraus folgenden Durchbiegungen Az(t) sowie der transiente Winkelver-
zug sind denen durch das optische Messsystem ARAMIS® experimentell ermittelten
Schweilverziigen in Bild 4.59-4.61 gegenibergestellt.

3.2.2 Einflussanalysen

Anhand der im Modellaufbau (Abschnitt 3.2.1) vorgenommenen Modellierungsschritte und
zugehoriger Validierung der Referenzfalle R7-R3 konnte gezeigt werden, dass die entwi-
ckelten Modelle zur Schweif3struktursimulation in der Lage sind, die verbleibenden SE und
die sich ausbildenden SV realitdtsnah nachzubilden. Darauf aufbauend wurden die FE-
Halbmodelle (Abschnitt 3.2.1.2, Bild 3.13) der Referenzfalle R2 und R3 genutzt um die
Anderung 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 Pha-
nomen des Aufmischungseffektes untersucht, um einen Beitrag zum Versténdnis der Riss-
problematik beim nichtartgleichen Schweillen umwandlungsféhiger hochlegierter Zusatz-
werkstoffe zu leisten.

Die Einflussanalysen untergliedern sich in Untersuchungen zum Einfluss der Warmzugkur-
ven, zum Umwandlungsverhalten und auf das Phanomen des Aufmischungseffektes. In-
nerhalb der Analysen zum Einfluss der Warmzugkurven wurden der Einfluss des dehnra-
tenabhangigen Warmzugverhaltens (R2, R3) und der Einfluss der Warmzugkurvenvariation
(R2, R3) untersucht. Die Untersuchungen zum Umwandlungsverhalten beziehen sich dabei
auf die Umwandlungsplastizitat (R2, R3) und auf die martensitische Umwandlung des hoch-
legierten Zusatzwerkstoffs CN 13/4-1G® (R3). AbschlieRend wurde der durch die diskontinu-
ierliche Cr-Ni-Verteilung im Schmelzbadbereich der SchweilRverbindung S960QL — CN
13/4-1G® (R3) verursachte Aufmischungseffekt analysiert und darauf Aufbauend der Einsatz
hoherlegierter Zusatzwerkstoffe simuliert und der inhomogene Aufmischungsgrad variiert.
Als Analysekriterien dienten die SE und der SV. Dabei wurden die verbleibenden SE und
der verbleibende SV ausschliefllich an den nach dem SchweiRprozess auf Raumtempera-
tur abgekihlten Schweilverbindungen ausgewertet. Hierbei wurde der SV an der Position
P2 (Bild 3.2) durch die nach Gleichung 3.1 berechnete Durchbiegung Az und dem zur Posi-
tion P2 gehdérenden Winkelverzug a wiedergegeben.

3.2.21 Warmzugkurven

Fir die Referenzfalle R2 und R3 kam es innerhalb der thermomechanischen Modellierung
(Abschnitt 3.2.1.4) fir die Bereiche 1 und 2 (Bild 3.15) zu einer Zuweisung werkstoffabhan-
giger Warmzugkurven, welche auf einem Verfestigungsverhalten bezlglich unterschiedli-
cher Dehnraten basieren (Tabelle 3.11). Dabei wurde fur den Bereich 1 das Verfestigungs-
verhalten fiir hohe Dehnraten (&, - temperaturabhangig) und fiir den Bereich 2 das Verfesti-
gungsverhalten fir niedrige Dehnraten (¢, - 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
auslben. Hierzu wurden fiir die Bereiche 1 und 2 der Referenzfalle R2 und R3 verschiede-
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ne Warmzugkurven hinsichtlich ihrer Dehnratenabhangigkeit vorgegeben (Tabelle 3.19).
Das zugehorige Verfestigungsverhalten beruht auf den fiir die Dehnraten ¢ und &, be-
stimmten Warmzugkurven nach Tabelle 3.11.

SE: Bild 5.1/5.2 | SV:Bild 5.3

Tabelle 3.19 Variation des dehnratenabhéngigen Verfestigungsverhaltens

dehnratenabhingiges Warmzugverhalten o(...)

Bereich 1 g & &
(Bild 3.15) 2 B g &

Die (experimentelle) Bereitstellung von Materialkennwerten, insbesondere zur Beschrei-
bung des Verfestigungsverhaltens, ist wegen des Zeit- und Kostenaufwands eine Haupt-
problematik im Modellaufbau von numerischen Schweif3struktursimulationen [12]. Es liegt
somit nahe den experimentellen Aufwand fur die in der Materialdatenbank hinterlegten
Kennwerte insoweit zu reduzieren, als dass die hiermit berechneten SE und der SV noch
folgerichtig wiedergegeben werden kénnen. Diesbeziglich 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 wahrend und nach dem Schweil3prozess auftretenden kontinuierlichen
Temperaturzyklen erfordert die Durchfiihrung von Warmzugversuchen eine isotherme
Temperaturfihrung. Im Fall der in dieser Arbeit untersuchten hochfesten Werkstoffe verur-
sacht diese isotherme Temperaturfihrung ab T > 600 °C Entfestigungen, welche auf An-
lassvorgange und einen durch temperaturinduzierte atomare Gitterschwingungen verur-
sachten Versetzungsabbau zuriickzufiihren sind. Somit weichen die experimentell ermittel-
ten Warmzugeigenschaften zwangslaufig von denen in der SchweilRverbindung auftreten-
den Warmzugeigenschaften ab. Weiterhin liefern die Ergebnisse zum dehnratenabhangi-
gen Warmzugverhalten (Abschnitt 5.1.1, Bild 5.1/5.2) den Hinweis, dass die innerhalb der
zugehorigen Einflussanalyse durchgefiihrte 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 | o(T = 600 °C) := Gigeal plastisch

Var2 | o(T = 600 °C) := 0igeal plastisch (T = 600 °C)

Var3 | o(T) ; T[°C]:= {20; 200; 400; 600; 800; 1000; 1200; 1400}
Var4 | o(T) ; T[°C]:= {20; 300; 600; 900; 1200; 1500}
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3.2.2.2 Umwandlungsplastizitit

Die unter Einsatz der in Abschnitt 3.1.4.2 fiir die Werkstoffe S960QL und CN 13/4-1G® ex-
perimentell bestimmten, materialspezifischen UP-Parameter K (Bild 4.12) wurden variiert
um den Einfluss der Umwandlungsplastizitat 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 fir R2 und R3 erneut
durchgefiihrt. Anschliefend wurden die mechanischen Randbedingungen der Modelle so
modifiziert (Bild 3.14, Tabelle 3.17), dass die Schweilverbindungen &ufleren Schrumpfbe-
hinderungen ausgesetzt sind. Anhand dieser so modifizierten Modelle wurden vereinzelte
Variationsrechnungen bezlglich der UP-Parameter K nach Tabelle 3.21 durchgefihrt.

Tabelle 3.21 Variation des UP-Parameters K

Werkstoff UP-Parameter K in MPa™ e
1 2 3 4 5
S960QL _ K sesoaL = 6,9 - ... o | 10° 19'5 10% | 10
CN 13/4-IG K cN13iag =93 - (Experiment)

e K-Variation bei latenter Schrumpfung

Fur die Variationsrechnungen wurden die UP-Parameter K fir das Material im Schmelz-
badbereich (Bereich 2, Bild 3.15) und fiir den angrenzenden Grundwerkstoff (Bereich 1,
Bild 3.15) einzeln vorgegeben und nach Tabelle 3.21 gleichermalen variiert. Bei R2 wur-
den fir die Bereiche 1 und 2 der gleiche UP-Parameter K des Werkstoffs S960QL einge-
setzt. Fir die Schweillverbindung R3 wurde fir den Bereich 1 der K-Wert des Werkstoffs
S960QL und fiir den Bereich 2 der K-Wert des Werkstoffs CN 13/4-IG® angewandt.

SE: Bild 5.9/5.10 | SV: Bild 5.11

e K-Variation bei @uBerer Schrumpfbehinderung

Die Bereichszuweisungen der UP-Parameter K entsprechen denen der Variationsrechnun-
gen fur die latente Schrumpfung, wobei die UP-Parameter K anhand der Falle i = {1; 3}
(Tabelle 3.21) variiert wurden.

SE: Bild 5.12/5.13
3.2.2.3 Martensitische Umwandlung des LTT-SchweiRguts

Zur SE-Reduzierung sollen in der Praxis vermehrt hochlegierte Zusatzwerkstoffe eingesetzt
werden [61], welche auf Grund variierender Cr-Ni-Gehalte unterschiedliche Mg-Tempera-
turen aufweisen. Zudem wird die effektive Mg-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 Mg-Variation die verbleibenden SE
und den SV beeinflussen. Deshalb wurde in diesem Abschnitt eine Einflussanalyse der
martensitischen Umwandlungskinetik des LTT-SchweilRguts am Referenzfall R3 durchge-
fuhrt. Unter der Annahme einer tUber den gesamten Schmelzbadbereich homogenen Cr-Ni-
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Verteilung wurde der Aufmischungseffekt vernachlassigt (Bild 3.11-rechts) und die marten-
sitische Umwandlungskinetik durch die Variation der mittleren Mg g-Temperatur des
Schmelzbadbereichs nach Tabelle 3.22 geandert (Gleichung 2.8).

SE: Bild 5.14/5.15 | SV:Bild 5.17
Tabelle 3.22 Variation der Msg-Temperatur

M, gin°C (IAM| = 62,5K)
107,5 | 170 | 2325 | 205 | 3575 | 420

3.2.2.4 Aufmischungseffekt

Die diskontinuierliche Cr-Ni-Verteilung (Aufmischung) im Schmelzbadbereich der Schweif3-
verbindung R3 (Bild 4.3) verursacht zwischen den Bereichen A und B einen Unterschied in
den Mg-Temperaturen. Dieser wurde im Rahmen der metallurgischen Modellierung zu
AM pg = Ms A — Ms g = -70 K berechnet (Gleichung 2.18) und ist im numerischen Model-
laufbau des Referenzfalls R3 berucksichtigt (Bild 3.11-links). Die Auswirkung der hierdurch
beeinflussten martensitischen (y—a)-Umwandlungskinetik auf die SE wird als Aufmi-
schungseffekt bezeichnet und bildet den Untersuchungsgegenstand der im Folgenden
durchgefiihrten Einflussanalysen. Als Vergleichskriterien dienen Berechnungsergebnisse,
bei welchen durch die Annahme einer lber den gesamten Schmelzbadbereich konstanten
Cr-Ni-Verteilung die inhomogene Aufmischung vernachlassigt wurde (Bild 3.11-rechts). Die
Berechnungsgrundlage der Mg g-Temperatur im Schmelzbadbereich mit homogener Auf-
mischung liefert Gleichung 3.2. Alle nun folgenden Variationsrechnungen basieren auf dem
numerischen Modell des Referenzfalls R3, wobei ausschlieRlich die im Schmelzbad rele-
vante martensitische Umwandlungskinetik variiert wird.

¢ Transiente Ausbildung der Volumeneigenspannungen

Im prasenten FE-Modell bilden die auf Héhe 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 Mg-Temperaturen um AMg = -70 K. Um einen mdéglichen Zusammenhang zwi-
schen der hierdurch verursachten unterschiedlichen martensitischen (y—a)-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.

z z

5,75 M 525

3,79 _Ms,B-_ 305
z

Bild 3.17 Auswertepositionen der Schweillverbindung R3 bei x = 220, Punkte - Extraktionsposition
der transienten Eigenspannungsverldufe und martensitischen Festphasenanteile
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¢ Vergleich zu den experimentellen Messergebnissen

Die mit homogener und inhomogener Aufmischung berechneten SE wurden denen durch
Roéntgenbeugung und durch Neutronenbeugung ermittelten Messergebnissen (Abschnitt
3.1.5) gegenubergestellt. Die Auswertung der SE im Volumen basiert auf der in Bild 3.16
erlauterten 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 Schweilnaht hin. Wie in Abschnitt 2.4.3 erlautert, kbnnen steile SE-
Gradienten eine Uberkritische Wasserstoffkonzentration férdern und somit die Kaltrissanfal-
ligkeit erhdhen. Mit Hinblick auf die Kaltrissanfalligkeit wurden in [134] einlagige LTT-
Schweillverbindungen unter variablem Einspanngrad untersucht. Es stellte sich heraus,
dass sich die Kaltrissanfalligkeit mit zunehmenden Einspanngrad verbesserte. Deshalb
wurde untersucht, inwieweit sich die durch inhomogene Aufmischung verursachten SE-
Gradienten zwischen der Einspannbedingungen der latenten Schrumpfung und der aule-
ren Schrumpfbehinderung (Bild 3.14, Tabelle 3.17) unterscheiden. Hierzu wurden an den in
Bild 3.17 gezeigten Positionen die an den Gaupunkten der FE-Volumenelemente berech-
neten SE-Komponenten ausgewertet.

SE: Bild 5.27/5.28

¢ Einsatz hoherlegierter Zusatzwerkstoffe

Ergénzend zu dem in dieser Arbeit untersuchten hochlegierten Zusatzwerkstoff CN 13/4-
IG® sollen in der Praxis auch vermehrt Zusatzwerkstoffe mit hoheren Cr-Ni-Werten einge-
setzt werden [61], was wiederum zu einer weiteren Absenkung der Mg-Temperaturen fihrt.
Es ist zu erwarten, dass beim einlagigen MAG-Schweifen unter Einsatz dieser héherlegier-
ten Zusatzwerkstoffe ebenso eine diskontinuierliche Cr-Ni-Verteilung innerhalb des
Schmelzbadbereichs auftritt und somit ein Aufmischungseffekt vorliegt.

Um den bei Verwendung von hdherlegierten Zusatzwerkstoffen vermuteten Aufmischungs-
effekt zu analysieren, wurden im Folgenden die M;-Temperaturen Ms o, Mg g und somit
Mg, um AT = -100 K verschoben und die numerischen Berechnungen fiir VR3; basierend
auf Tabelle 3.23 erneut durchgefihrt. Fir die beiden Falle R3; und VR3; 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 M, -Temperaturen

Ms,G Ms,A Ms,B AMS,A-B
R34 295°C | 330 °C | 260 °C
VR3; | 195°C | 230°C | 160 °C

-7T0K
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¢ Inhomogener Aufmischungsgrad

Die durch die Hohe des inhomogenen Aufmischungsgrades hervorgerufene Temperaturdif-
ferenz AM, 5 g kann unter anderem durch Abweichungen in der Schweiprozessfiihrung,
durch unterschiedliche Nahtvorbereitungen und Blechstarken, oder auch durch unter-
schiedliche Cr-Ni-Gehalte der hochlegierten Zusatzwerkstoffe variieren. Das hierdurch
beeinflusste Ausmal des Aufmischungseffektes wurde exemplarisch untersucht, indem die
Temperaturdifferenz AM, , g nach Tabelle 3.24 vergréRert (R3p und VR3) beziehungswei-
se verkleinert (R323 und VR323) wurde. Nach Implementierung der in Tabelle 3.24 aufge-
fihrten Mg-Temperaturen in das numerische Modell des Referenzfalls R3 wurden die Be-
rechnungen erneut durchgefihrt. AnschlieRend wurden jeweils die SE-Differenzen zwi-
schen den Auswertepositionen bei z = 4,75 und z = 4,25 (Bild 3.17) fur die Falle der inho-
mogenen und homogenen Aufmischung gebildet und voneinander subtrahiert.

SE: Bild 5.31 | SV:Bild 5.33

Tabelle 3.24 Variation der A M, a.5-Temperaturdifferenz

R3; VR3;

Ms,ﬂ Ms,A Ms,B AMS,A—B Ms,ﬁ Ms,A Ms,B Ast,A-B
i=0 365°C 225°C | -140K 265°C 125°C | -140K
i=1 330°C 260°C -70K 230°C 160°C -70K

295°C 195°C
i=2 312,6°C | 277,6°C | -35K 212,5°C | 177,6°C | -35K
i=3 303,8°C | 286,3°C | -17,5K 203,8°C | 186,3°C | -17,56K

¢ Restaustenitgehalt

Aus Bild 5.19 geht hervor, dass die transiente Ausbildung der im Grenzschichtbereich des
Schmelzbades auftretenden SE mafigeblich vom Fortschritt der martensitischen Festpha-
senbildung abhangt. Es stellt sich die Frage, inwieweit eine unvollstdndige martensitische
Festphasentransformation beziehungsweise ein verbleibender Restaustenitgehalt den
Aufmischungseffekt beeinflusst.

Da bereits fiir den Fall VR3, (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 VR3y gehérenden Mg -Parametersatz durchgefiihrt. Zur Ra-Model-
lierung wurde die (y—a)-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 Mg o Mg 5 Mg g AMg pp
Ra-1 0,038 | =2%
Ra-2 | 0,0132 | 25% 195°C 265°C | 125°C -140K
Ra-3 | 0,0066 | 50 %

VR3,
(Tabelle 3.24)
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4 Ergebnisse

4.1 Materialspezifikation

4.1.1 Kerbschlagbiegepriifung

Tabelle 4.1 zeigt die Ergebnisse der genormten (Charpy-)Kerbschlagbiegeprifungen, wel-
che an den Grundwerkstoffen S355J2+N und S960QL und am Schweilgutprobenmaterial
des Zusatzwerkstoffs CN 13/4-1G® durchgefiihrt wurden. Die Messergebnisse erfilllen alle

die Normvorgabe nach DIN EN ISO 10025-2/6 und DIN EN ISO 14343-A G 13 4.

Tabelle 4.1 Ergebnisse der Kerbschlagpriifung

‘é\’:r':;'eclgtr‘:;?’ $355J2+N S960QL | CN 13/4-1G®
tung Torat = -20 °C Toras = -40 °C Toras = -20 °C
Kerbschlagzahigkeit langs 130(145|146(155(142|144|142(150| /| [ | [ | /
in J/cm? quer 63|67 |67 |65|54|78|56|72|43|46|44|43
Kerbschlagarbeit langs 104(116|116(|104|142(144(142{150| / | / | 1 | /
inJ quer 52|54 |54|52|54|78|56|72[34|37|35|34
Normvorgabe der langs / / /
Kerbschlagarbeit
indJ quer 227 227 227

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 erfiillen.

Tabelle 4.2 Chemische Elemente der Werkstoffe (Werkszeugnis) in wt %

C‘P‘S‘N‘B‘Cu‘Nb‘Ti‘V‘AI‘Si‘Mn‘Cr‘Mo‘Ni

S$355J2+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

-~

$960QL
0,17 ’ 0,01 ‘ 0,001 ‘0,006 ’0,0001’ 0,03 ’ 0,012 ’ 0,003 ‘ 0,045 ‘ / ‘ 0,295‘ 0,89 ‘ 0,49 ‘ 0,52 ‘ 0,52

WEKO4®
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‘AI‘Si‘Mn‘Cr‘Mo‘Ni
S$355J2+N

max.
0,23‘0,035‘ 0,035‘ / ‘0,0008‘ 0,6 ‘ 0,06 ‘ 0,05 ‘ 0,1 ‘ 0,3 ‘ 0,6 ‘ 17 ‘ 0,3 ‘0,08‘ 0,3
$960QL

max.
0,22 |0,025‘ 0,012 ‘0,016|0,0006| 0,55 l 0,07 l 0,07 ‘ 0,14 20,01 I 0,86 I 1.8 I 1,6 I 0,74 I 21

WEKO 4®
max. min. < max. max.
0,06 0,45 0,9
« |0,025| 0,035 / / 0,5 / / / / o o / / /
0,15 0,75 1,4
®
ED-FK 1000
max. min. <> max.
0,6 1,6 0,2 0,45 1,8
0,12 10,015 0,018 / / 0,3 / 0,1 0,03 0,12 o o o PN o
0,9 2,1 |0/45 0,7 23

Tabelle 4.4 Chemische Elemente der Werkstoffe (Funkenspektralanalyse) in wt %

C‘P‘S‘N‘B‘Cu‘Nb‘Ti‘V‘AI‘Si‘Mn‘Cr‘Mo‘Ni

S$355J2+N
0,16 ‘0,012‘ 0,008 ‘0,009‘ / ‘0,062 ‘ / ‘ 0,002 ‘ / ‘ 0,045 ‘ 0,028‘ 1,47 ‘ 0,057‘ / ‘ 0,03

$960QL

0,14 I0,00Q‘ 0,001 ‘ 0,01 ‘0,0001‘ 0,03 ‘ 0,013 ‘ 0,038 ‘ 0,046 ‘ 0,03 ‘ 0,3 ‘ 0,87 I 0,49 I 0,53 I 0,52

4.2 Untersuchungen an Nahtquerschliffen

e Schmelzbadkonturen

In Bild 4.1-links sind beispielhaft die mittels 2 %iger Nitalldésung geatzten Nahtquerschliffe
und die zugehorigen Schmelzbadgeometrien der Schweillverbindungen R7-R3 gezeigt. In
Bild 4.1-rechts sind die anhand von jeweils 4 Nahtquerschliffen ermittelten Schmelzbadkon-
turen und die daraus abgeleiteten mittleren Schmelzbadkonturen dargestellt.

Fir R1-R3 ist quer zur Schweil’naht eine symmetrische Ausbildung der Schmelzbadkontur
ersichtlich. Zudem zeigt sich fir R7-R3 eine zueinander gleichférmig ausgebildete WEZ,
deren Begrenzung durch die duReren Rander der durch die Atzung schwarz gefarbten
Bereiche (teilumgekdrnte 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 Schweillreferenzfalle R7-R3 als Berechnungs- und
Validierungsgrundlage fiir die numerische Simulation geeignet, da letztere auf einer sym-
metrischen Ausbildung der Schmelzbadgeometrien und WEZ beruht und Prozessabwei-
chungen nicht berticksichtigt.
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Im Unterschied zu R7 und R2 weist der Schmelzbadbereich der nichtartgleichen Schweil-
verbindung R3 eine farblich auffallige Trennung in einen oberen und einen unteren Bereich
auf (Bild 4.1-links). In Bild 2.11 [119] ist eine ebenso scharfe Grenzflache auszumachen.

Nahtquerschliffe mit eingezeichneter Mittlere Schmelzbadkontur (blau) basie-
Schmelzbadkontur (rot) rend auf vier Nahtquerschliffen

$355J2+N — WEKO 4%/ R1

S960QL — CN 13/4-1G®/ R3

:3 mm,

Bild 4.1 Nahtquerschliffe und mittlere Schmelzbadkonturen

o Hartewerteverteilungen

Zur Ableitung des Austenitisierungsgebiets und der Festphasenzuordnung im und um den
Schmelzbadbereich der Referenzschweilungen R7-R3 wurden an den in Bild 4.1 bereits
gezeigten Nahtquerschliffen qualitative und quantitative Hartemessungen durchgefiihrt
(Bild 4.2).

In Bild 4.2-links begrenzen die duReren eingezeichneten Kurven die von Austenitisierung
betroffenen Gebiete. Die durch die magentafarbene Kurven umschlossenen Bereiche um-
fassen die teilumgekdrnten Zone und Teile der Normalkornzone (Bild 2.1).
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Fir R1/R2 zeigen sich in dem schmelzbadnahen WEZ-Bereich ausgepragte Hartespitzen,
wahrend fir R3 die Hartewerte im Schmelzbadbereich und im direkt angrenzenden WEZ-
Bereich ein anndhernd gleichhohes Niveau aufweisen. In Bild 4.2-rechts sind fiir R2/R3
bereits die anhand der S960QL-Gleeble®-Proben ermittelten Vickers-Hartewerte nach Bild
4.8 eingezeichnet (orange). Die im R2/R3-Austenitisierungsgebiet resultierenden Hartewer-
te der quantitativen Vickers-Hartepriifung befinden sich nahezu alle innerhalb des Streu-
bandes der Gleeble®-Proben fiir eine Abkiihlzeit tss=14s.

Fir den R3-Schmelzbadbereich offenbart das qualitative Hartemapping einen deutlichen
Hartewertsprung, welcher den Schmelzbadbereich bezliglich der auftretenden Hartewerte

in einen oberen und unteren Bereich aufteilt.

Qualitatives Hartemapping
(Schallimpedanzverfahren - HV0,5)

Quantitativer Harteverlauf
(Vickers-Harteprifung - HV10)

S355J2+N - W
7
6 HV 0,5
300
£ ° u
£ 4 250
c 3
N2 200
1
0 I150
-

EKO 4%/ R1

300

[
—L2
250

200+

150 4

Vicker's-Harte (HV10)

100

5 5 4 3 2 a0 12T s
Abstand y in mm

$960QL - ED-FK 1000° / R2

450

74
6 HY 0,5
1 .500 =3
54 T 400
£ 4 450 T
E 7 o
c 33 400 % 1501
N 2] | 350 —é
14 Isoo £ a0
04 250 >
14
250 Ly T T T T ™ T T T T T T T
6 5 4 3 2 4 0 1 2 3 4 35 6
Abstand y in mm
®
S960QL — CN 13/4-IG™ / R3
450 T
74 —_—
6 HV 0.5 L1
1 .500 =)
51 I 400
E o] 450 T
£ 400 =
c 3 £ 507
N 2] 350 .é
14 Isoo 2 a0l
0 250 >
1 250
6543210123456 PR S S R T R
yinmm Abstand y in mm
Bild 4.2 Hartemapping und -linienmessungen der Nahtquerschliffe aus Bild 4.1
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e Chemische Zusammensetzung der Schweillnahte
Funkenspektralanalyse

An den SchweilRnahten von R7-R3 wurde die chemische Zusammensetzung unter Anwen-
dung der Funkenspektralanalyse integral Uber die Schweillnahtflache bestimmt
(Tabelle 4.5). Die Abweichungen zu Tabelle 4.2 sind auf Abbrandverluste und Aufmischun-
gen zwischen den Grundwerk- und Zusatzwerkstoffen zurtickzufiihren.

Tabelle 4.5 Chemische Elemente der Schweil3néhte in wt %

[+ s [w]o]a]m[n]v | a]s][m]ea]m]n

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 13/4-1G® | R3
0,09 I0,00Q‘ 0,006 0,0082‘0,0001‘ 0,06 ‘ 0,008 ‘ 0,001 ‘ 0,048 ‘ 0,016 ‘ 0,4 ‘ 0,72 I 7,05 I 0,25 I 2,711

Wellendispersive Rontgenspektroskopie - ESMA

Die Cr-Ni-Zusammensetzung /-verteilung wurde an den Nahtquerschliffen von R3 (Bild 4.3)
und der 33-lagigen CN 13/4-IG®-SchweiBgutprobe (Bild 4.4) mit Hilfe des ESMA-Ver-
fahrens bestimmt.

Die an R3 durchgefuhrte 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 Hartewertverteilung (Bild 4.2-
links) beobachtet werden. Die auf Hohe der Linien L1 und L2 durchgefiihrten 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-
Schweifdglitern nachgewiesen und zugleich lokal hochaufgeldst quantifiziert werden.

Qualitative Verteilung von Chrom (Cr) und | Quantitative Verteilung von Chrom (Cr) und
Nickel (Ni) des Nahtquerschliffs von R3 Nickel (Ni) des Nahtquerschliffs von R3

Spiegelebene

: 10 5
Anteil R
9 Cr
Hoch 8] 4
I iy A — Ly
2 g™ Ls a2
3] 3
: £ £
Mittel 5 41 22
3]
21 H1
I R S ading adeests
iedri 0 - - - - 0
Niedrig o 7 7 I i 5
Abstand von Spiegelebene y in mm

Bild 4.3 Cr-Ni-Verteilung im Nahtquerschliff S960QL — CN 13/4-1G®
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Die Cr-Ni-Zusammensetzung des Schmelzbades der 33-lagigen CN 13/4-IG®-Schweif$gut-
probe ist innerhalb des Schmelzbadbereichs nahezu konstant und nimmt erst im Uber-
gangsbereich zum Grundwerkstoff ab, wobei letzteres auf die Aufmischung zwischen
Schweiflgut und Grundwerkstoff zurlickzufiihren ist (Bild 4.4). Die Unterschiede der Cr-Ni-
Anteile zwischen dem reinen Schweiflgut und der 33-lagigen SchweilRgutprobe sind auf
Abbrandverluste zurlickzufiihren (Tabelle 4.6).

Nahtquerschliff der 33-lagigen Quantitative Verteilung von Chrom (Cr) und
CN 13/4-IG®-Schwei[Lgutprobe Nickel (Ni) des Nahtquerschliffs
1] — i}
1 _:-; Ni

ool 1 ‘ _
,’ff‘h- o ""‘Q}J"’AN J""‘V"’v‘;‘\'\*"'\‘

Crinwt %

= S - - =1

| ,A.\r‘h u

5 10 15 20 25 30 35 40
Abstand von Schweillgutoberkante z in mm

Niin wt %

Bild 4.4 Cr-Ni-Verteilung im Nahtquerschliff der CN 13/4-1G®-Schweigutorobe

Das an der Schweifl3naht von R3 durchgeflihrte integrale Messverfahren der Funkenspek-
tralanalyse (Tabelle 4.5) liefert im Vergleich mit der chemischen Zusammensetzung der 33-
lagigen SchweilRgutprobe (Bild 4.4) eine Aufmischung bezlglich der Cr-Ni-Summe von
-40,8 % (Tabelle 4.6). Im Gegensatz dazu liefern die hochaufgeldsten quantitativen ESMA-
Untersuchungen an R3 fir die Auswerteposition L1 eine Aufmischung von -45,5 % und fur
L2 eine Aufmischung von -21,2 %. Die starke Abnahme der Legierungselemente ist auf die
Aufmischung zurlickzufiihren, 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 Schweilgutprobe nur Abbrandverluste von -3,5 % aufweisen (Tabelle 4.6).

Tabelle 4.6 Aufmischungsgrade bei Anwendung des LTT-Zusatzwerkstoffs CN 1 3/4-1G®

Lieferzustand | ESMA / reine SchweiR- | ESMA/R3 | Funkenspektralanalyse
(Tabelle 4.2) | gutprobe (Tabelle 3.14) | (Tabelle 3.14) / R3 (Tabelle 4.5)

Cr+Ni L1:6,5+25

12,4 + 4,7 12+ 4 7 +2,71
inwt % ’ ' o L2:9,5+3,5 05+ 2,
Aufmisch - L1: -4
u mlsc. ungs / / 5,5 40,8
grad in % L2:-21,2
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4.3 Werkstoffkennwerte

Bis auf Ausnahme der linear elastischen Werkstoffkennwerte wurden alle ibrigen Experi-
mente ausschliellich mit Hilfe des thermophysikalischen Simulators Gleeble®3500 durch-
gefiihrt (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 Schweilistruktursimulation eingebunden und dienten als Berechnungs-
grundlage zur Modellvalidierung und fiir die numerischen Einflussanalysen.

4.3.1 Linear elastische KenngroRen

Fur den Temperaturbereich von 25 °C < T < 900 °C beruht die Bestimmung der linear elas-
tischen KenngréRen E-Modul - E und Poisson-Zahl - v auf Anwendung der Resonanz-
methode. Fur die Temperaturen oberhalb von T = 900 °C wurde flr v eine zweckmaRige
Extrapolation vorgenommen und fiir E Messergebnisse genutzt, welche im Rahmen der
Gleeble®-Experimente zustande kamen. Im Fall von v zeigen sich im erhéhten Temperatur-
bereich sprunghafte Anderungen der experimentellen Messwerte, welche im Zuge der
(ay)-Umwandlung auftreten. Diese sprunghaften Anderungen wurden im Datensatz zur
numerischen Schweilstruktursimulation nicht beriicksichtigt.

Tabelle 4.7 E-Modul in GPa und Poissonzahl 240{s355)2+N | ~ | o [o3s
g 2104 " Lo
S$355J2+N S960QL |CN 13/4-IG 180 £0,33
Tin°C| E v E v E v 150 £0,32
1204 £0,31
25 211 (0,293 211 |0,298| 202 |0,274 90 £0.30
100 | 207 [0,296| 207 |0,302| 197 |0,278 60 & Crmemariesmng. H0.29
304 P S t0,.28
200 | 200 [0,299| 200 (0,307| 188 |0,282 IS IR oo
240 {S960QL /.3/“ F0,37
300 | 192 |0,303| 192 |0312| 180 |0.287| & 5| o Lo
400 184 |0,307| 184 (0,317| 171 |0,291 5180' F0.35
e 1504 £0,34
500 | 174 [0,311] 171 |0322| 162 |0.296|  § 0] 03
600 162 |0,314| 160 [0,328| 150 |0,300 é 904 F0.32
R R Gy 031
700 | 140 |0318| 144 |0333| 140 |0305| & .l — i 050
| | =O= v-Verwendung in FEM |
800 | 118 |0,322| 128 (0,338 130 {0,310 N} veereres =
900 108 |0,326| 111 {0,343| 120 |0,314 2104 & £0.33
180 £0,32
1000 100 |0,329| 100 {0,348| 104 |0,320 150 Lo.31
1100 90 [0,333| 90 |0,353| 94 |0,324 120 £0,30
904 £0,29
1200 80 |0,337| 80 |0,358| 82 |0,328 = E - Resonanzmethode
60 -H'G/S A E- Gleeble-Messung £0.28
1300 | 70 [0,340| 70 |0,363| 70 |0,332 30 Do ¥ Remmanette. H0.27
0 ! | == V- Vefw‘eﬂduﬂg I." FEM ! |
1400 60 [0,344| 60 |0,368| 60 |0,337 0 200 400 600 800 1000 1200 1400 1600
Temperatur T in °C
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
S$355J2+N

Fir die Abkuhlzeit von tgs = 6 s wurde im Zuge der Abkuhlung eine Bainitstarttemperatur
von By = 600 °C und eine Martensitstarttemperatur von Mg = 412 °C ermittelt. Fiir tg5 = 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 F; = 680 °C bestimmt werden.

]

1535502+N tys=6/14s

o

Ny
e
—
\\,(\g";’ ACE‘ =76:° ©
o Fi=eg0c
R T T
Mi=412°C | i i

0 100 200 300 400 500 600 700 800 900 1000
Temperatur Tin °C

Bild 4.6 Experimentelle Dilatometerkurven S355J2+N

o
o

Thermische Dehnung &y, in %
o
o

$960QL

Die Ausschnitte der Dilatometerkurven im Bereich der (y—a)-Umwandlung weisen fur die
Abkiihlzeiten von 6s < tgs < 20 s eine Martensitstarttemperatur von Mg =420 °C mit
AMg =5 K auf. Ein Einsetzen bainitischer Festphasenumwandlung konnte erst fir Abkuhl-
zeiten von tgs = 35 s detektiert werden. So resultieren fir tgs = 35 s — B, =440 °C, tgs =
50 s — B; =490 °Cund tgs =100 — Bs =520 °C.

5960QL fos S960QL

o
W
o
w

o5

et
SO

o
[
o
%)

tas
35
——AM, = 5 K | M, = 420 °C 35 ¢

50
100

=]
e

e pkuhiung—

Thermische Dehnung &, in %

Thermische Dehnung &y, in %

Bi=40°c  Bi=520°C

Bi=440°C
L+t 0,0 +rrrrrr
0 405 410 415 420 425 430 435 440 445 450 455 400 410 420 430 440 450 460 470 480 490 500 510 520 530 540 550
Temperatur Tin °C Temperatur Tin °C

Bild 4.7 Ausschnitte der Dilatometerkurven S960QL im Bereich der (y—a)-Umwandlung

S960QL — Mikrostruktur

Das Probenmaterial zum S960QL-Umwandlungsverhalten wurde genutzt, um die aus Ab-
kiihlzeiten von 10 s < tg5 < 100 s folgende Mikrostruktur zu analysieren (Bild 4.8). Anhand
der Mikroschliffbilder konnte fiir tgs = 20 s durch das erstmalige Auftreten bainitischer Mik-
rostruktur (rote Pfeile) signifikant bainitische Festphasenanteile ausgemacht werden, wel-
che mit gréRer werdenden Abkiihlzeiten zunehmend auftreten. Fiir Abkiihlzeiten von tgs =
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50 s ist von einer rein bainitischen Umwandlung auszugehen, wahrend fir tgs < 14 s eine
rein martensitische Umwandlung vorliegt.

Bild 4.8 Mikrostruktur der S960QL-Gleeble®-Proben fiir verschiedene ts s-Zeiten

o SchweiB-Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubilder (SZTU)
S$960QL

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 Abkuhlung eingezeichnet (schwarz gestrichelte
Kurve). Fir diesen Temperaturzyklus folgt eine rein martensitische Festphasenbildung.

£, (T>1000°C)=25s |I Toax = 1150 °C tgs | HVO,5
10 | 407+ 7 |
12 | 381#17
14 | 381429
20 | 384412
35 | 37448145
50 | 270£27

g0 100 | 279410 ]
oo \ B

ERA\ R\

T
1 10

Temperatur Tin °C

Zeittins

Bild 4.9 SZTU - S960QL, gestrichelte schwarze Kurve: mittlerer WEZ-Temperaturzyklus

CN 13/4-1G®

Das anhand von Schweil3gutproben (Bild 4.4) des LTT-Zusatzwerkstoffs CN 13/4-1G® 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 fiir eine Abkuhlzeitenbandbreite von 6s < tgs < 50 s eine
durchschnittliche Ms-Temperatur von Mg o = 252 °C + 19 K auf, wobei Mg nicht mit den
unterschiedlichen Abkiihlgeschwindigkeiten korreliert werden kann. Somit folgt fiir diesen
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LTT-Werkstoff eine von der Abkilihigeschwindigkeit unabhangige martensitische Umwand-
lungskinetik.

800 280 ) 1
t,(T>1000°C)=25|T,,, = 1000°C tas 35 50 =——Ilg5ins
227 (NN T
© ©
£ e «
t I~ 260 Oben :
2 E =
g g Unten .
3 B 250 o
§ ;
[ [ = 240
230 | | [ | @M, =252°C
20 40 60 80 100
Zeittins Zeittins
Bild 4.10 SZTU - CN 13/4-1G® mit eingezeichneten Ms-Temperaturen

4.3.3 Thermische Dehnungen

Die thermischen Dehnungen der Werkstoffe $S355J2+N, S960QL und CN 13/4-1G® 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 Vervollstdndigung der Materialdatenbank zweckmafig extrapoliert.

Tabelle 4.8 Thermische Dehnungen in % 2,51535602+N
2,04
S$355J2+N $960QL | CN 13/4-1G® 15
Tin°C| a 4 a 4 a % 1,04 E
25 o |-078, 0 |-0,88| 0 |-0,78 051
0,04 &, .~ Dilatometrie |
100 | 0,10 |-0,62|0,090|-0,71 | 0,09 | -0,64 05 ""_&— Extrapolation ]
—e— Dilatometrie
200 | 025 |-040| 023 |-048| 022 |-046 1,0 “"1_o— Extrapolation;

2.515960QL
2,04
151
1,01
0,51
0,01
-0,59

41,04 .
2,51CN 13/4-I1G*’

300 | 0,41 |-0,18]0,374|-0,25| 0,35 | -0,26
400 | 057 | 0,05 | 053|002 | 0,49 |-005
500 | 0,74 | 026|069 | 020 |062] 0,15
600 | 090 | 048 | 085|042 0,76 | 0,35
700 1,07 | 0,70 | 1,02 | 0,65 | 0,90 | 0,57
800 1,24 1 093 | 1,19 | 0,88 | 1,05 | 0,80

& Dilatometrie
"—0— Extrapolation
&, @ Dilatometrie
"'—o— Extrapolation

Thermische Dehnung &, in %

900 1,42 | 1,18 | 1,36 | 1,12 | 1,22 | 1,04 2,01
1000 | 1,60 | 1,42 | 1,54 | 1,35 | 1,45 | 1,31 159
1,01 ]
1100 1,80 | 1,67 | 1,75 | 1,61 | 1,69 | 1,57 051 1
1200 | 2,00 | 1,93 | 1,97 | 1,89 | 1,94 | 1,87 0,04 &, .~ Dilatometrie
0,51 ""—o— Extrapolation |
1300 | 2,21 | 2,19 | 2,22 | 2,19 | 2,18 | 2,16 &, % Dilatometrie
-1,01 "'—0— Extrapolation]
1400 | 2,46 | 2,46 | 2,50 | 2,50 | 2,46 | 2,46 0 200 400 600 800 1000 1200 1400

Temperatur Tin °C

Bild 4.11 Thermische Dehnungen

1500 | 2,70 | 2,70 | 2,73 | 2,73 | 2,68 | 2,68
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4.3.4 Umwandlungsplastizitat

Die Versuchsdurchfilhrung zur Charakterisierung der Umwandlungsplastizitat orientiert sich
an dem Versuchsplan nach Tabelle 3.10. In Bild 4.12 sind Ausschnitte der aus unterschied-
lichen Lastaufpragungen resultierenden Dilatometerkurven im Bereich der Abkiihlung ge-
zeigt. Fir die untersuchten Werkstoffe folgen die umwandlungsplastischen Parameter K mit
Ksassszen = 7,3-10° MPa™, KgggoaL = 6,910° MPa™ und Kcy 13416 = 5,3-10° MPa™. Eine
ausfuhrliche Bewertung der Messergebnisse ist in [138] zu finden.
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Bild 4.12 UP-Dilatometerkurven und UP-Parameter K

4.3.5 Verfestigungsverhalten

Basierend auf dem Versuchsplan nach Tabelle 3.11 wurden einfache Warmzugversuche
fiir die Werkstoffe S960QL und CN 13/4-IG® und deren zugehdrigen Festphasen durchge-
fuhrt, 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 FlieBkurven prasentiert. In Tabelle 4.9-4.14 sind die Dehn- und
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Streckgrenzen gelistet. Eine normierte Darstellung der Dehn- und Streckgrenzen fiir die
Versuchsreihe mit erhéhten Dehnraten findet sich in Bild 4.31/4.32.

Fur alle Untersuchungsfélle ist ein starker Temperatur- und Dehnrateneinfluss auf das Ver-
festigungsverhalten ersichtlich. Dabei nehmen die Dehn- und Streckgrenzen umso starker
ab desto hoher die Temperatur ist. Zudem fiihren bei Temperaturkonstanz héhere Dehnra-
ten zu erhéhten Dehn- und Streckgrenzen. Die Betrachtung der FlieRkurven zeigt, dass die
von der Dehnung abhangige Verfestigung mit anwachsender Temperatur abnimmt bis
schlieBlich im Hochtemperaturbereich nahezu ideal plastischen FlieRverhalten vorliegt.

¢ S960QL — Grundwerkstoff
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Bild 4.14 Dehngrenze R, und Streckgrenze Ry 0, S960QL - Grundwerkstoff (Tabelle 4.9)
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Tabelle 4.9 Dehngrenze R, und Streckgrenze R, 0> S960QL - Grundwerkstoff

T in°C 25 | 100 | 200 | 300 | 400 | 500 | 600 | 700
Re (£) in MPa 860 | 825 | 800 | 770 | 730 | 670 | 521 | 222
Re (£)) in MPa / / / /| 743 | 695 | 636 | 358

Rp,02 (£)in MPa | 1040 | 980 | 935 | 900 | 861 | 788 | 582 | 254

Rp02 (&) inMPa | / /| 1| 1 |877]800] 682 385

350_: Gplastisch(é| ) o-plasﬂsch(&:”) g
g 200°C=300°C=400"C3
] o °C— °C= = Yot
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Bild 4.15 FlieBkurven S960QL - Grundwerkstoff
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Bild 4.16 Warmzugkurven S960QL - Bainit
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Bild 4.17 Dehngrenze R, und Streckgrenze R, 0, S960QL - Bainit (Tabelle 4.10)

Tabelle 4.10 Dehngrenze R, und Streckgrenze R, 02 S960QL - Bainit

Tin°C 25 | 100 [ 200 [ 300 [ 400 | 500 | 600
Re(£)inMPa | 635 | 616 | 600 | 578 | 555 | 510 | 462
Re (£)) in MPa /| 1| 1 | 1 |e00]553]504

Rp,02 (£)in MPa | 845 | 820 | 800 | 775 | 760 | 697 | 535
Rpoz(&)inMPa | / | / | / | 1 | 774|720 585
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Bild 4.18 FlieBkurven S960QL - Bainit



e S960QL - Martensit
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Bild 4.19 Warmzugkurven S960QL - Martensit

Spannung O in
[o)]
(]
o
1

;—0— Rpo2(4)) o 3
_§—.— Re(éll ) \ 3

—O0— Rpoz(b" ) 3

0 100 200 300 400 500 600 700 800

Temperatur Tin °C

Bild 4.20 Dehngrenze R. und Streckgrenze R 0. S960QL - Martensit (Tabelle 4.11)

Tabelle 4.11 Dehngrenze R. und Streckgrenze R, o> S960QL - Martensit

Tin°C 25 | 100 [ 200 | 300 | 400 | 500 [ 600 | 700

Re (&) inMPa | 1070 | 1048 | 1005 | 967 | 871 | 700 | 487 | 233
Re (&) in MPa / / / /| 899 | 755 | 573 | 353
Rp.02 (£)inMPa | 1250 | 1210 | 1180 | 1155 | 1028 | 808 | 546 | 263
Rp.oz2 (&) inMPa | / / / /| 1058 | 864 | 645 | 392
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Spannung O in MPa

¢ S960QL — Austenit
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Bild 4.21 FlieBkurven S960QL - Martensit
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Bild 4.23 Dehngrenze R, und Streckgrenze R, 0, S960QL - Austenit (Tabelle 4.12)

Tabelle 4.12 Dehngrenze R. und Streckgrenze R, . S960QL - Austenit

Tin°C 600 | 700 | 800 | 900 | 1000 [ 1100 | 1200
Re(£)inMPa | 607 | 544|438 (289253 | 228 | 20,2
Re(y)inMPa | 65 | 60 | 50 | 35 | 315 | 285 | 25

Rpo2(£)inMPa | 105 | 99 | 85 | 65 | 51 | 43 | 80

Rp.o2(£y)inMPa | 107 [ 103 | 95 | 72 | 60 | 51 | 46
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Bild 4.24 FlieBkurven S960QL - Austenit
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o CN 13/4-1G® — Martensit

1400 ' 25°C | 100°C | 200°C | 300°C

1200 300°C —
o 5 400°C=——400"C*
= 1000 500°C—~550°C
c 1 ]
b 8001 i N T
> 800+ 600°C :
= ] ]
S 6001 600°C
= ] :
S 4001 i ]
2 400 ]

200

o

1100_: T T T T T T E

1000

Spannung O in MPa

100
0

900" O TO—o0—, ;
800 4
7003
600 3
500 3
400 30— R.(£))

3003—0—R,5(4)
2003—e—R(z,)

Dehnung &in %
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Bild 4.26 Dehngrenze R, und Streckgrenze Ry02 CN 13/4-IG® - Martensit (Tabelle 4.13)

Tabelle 4.13 Dehngrenze R. und Streckgrenze Ry 02 CN 1 3/4-1G® - Martensit

Tin°C

25 | 100 | 200 | 300 | 400 | 500 | 600 | 700

Re(&)inMPa | 775|762 | 745 | 720 | 695 | 616 | 329 | 68

Re(éy)inMPa | / | / | / | 759|730 660|468 | 156

Rp,02 (£)in MPa | 970 | 959 | 942 | 910 | 885 | 780 | 452 | 142

Rpoz(&)inMPa | / | / | / | 918|890 | 814 | 610 | 238
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Spannung O in MPa
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Spannung O in MPa
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Tabelle 4.14 Dehngrenze R, und Streckgrenze Ry 02 CN 13/4-1G® - Austenit
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Bild 4.30 FlieBkurven CN 13/4-IG® - Austenit

86

T in°C 300 | 400 | 500 | 600 | 700 | 800 | 900 | 1000 | 1100 | 1200
Re()inMPa | 200 | 175|150 | 130 | 100 | 88 | 65 | 47 | 41 | 38
Re (&) in MPa / / / 135 | 110 | 101 80 50 45 40
Rpoz2(&)inMPa | 257 | 222 | 190 | 164 | 126 | 111 | 81 | 57 | 47 | 42
Rpoz(&)inMPa | / | / | / [195|169 | 152|130 | 66 | 53 | 44
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¢ Normierte Dehn- und Streckgrenzen

In Bild 4.31/4.32 sind die mit Hilfe der aus der &, -Versuchsreiche resultierenden Dehn- und
Streckgrenzen normierten Werte der &, -Versuchsreihe Uber die Dehnrate &, beziehungs-
weise Uber die Temperatur T dargestellt. Die zugehdrige Datengrundlage bilden die in Ta-
belle 4.9-4.14 aufgeflihrten Dehn- und Streckgrenzen.

Fur den Werkstoff S960QL tritt ab T = 400 °C ein signifikanter Dehnrateneinfluss auf, wah-
rend dies fiir den Werkstoff CN 13/4-1G® 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 &, der ferritischen Festphasen, welche
fur die austenitischen Festphasen nicht zu beobachten ist. Zudem ist fir die Dehngrenze
des S960QL-Austenits der Dehnrateneinfluss ab T = 1000 °C ricklaufig, wahrend die
Streckgrenze mit zunehmender Dehnrate weiterhin anwachst. Im Gegensatz zum S960QL-
Austenit weist der CN 13/4-IG® -Austenit ein erheblich differentes Verhalten mit zunehmen-
der Dehnrate auf. So ist gegentiber dem S960QL-Austenit eine stark erhohte Dehnraten-
empfindlichkeit der Streckgrenze fir 600 °C = T = 900 °C offensichtlich. Zudem tritt ab T =
1000 °C ein plétzlicher Abfall der Dehnratenempfindlichkeit sowohl fiir die Dehngrenze als
auch fir die Streckgrenze auf, was im volligen Gegensatz zum Verhalten des S960QL-
Austenits steht.
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200 400 600 800 1000 1200 200 400 600 800 1000 1200
2,4 1 —e— Grundwerkstoff S960QL — 2,4 | —e— Grundwerkstoff S960QL
~ 237 —a—painit @ 231 _apainit
W 229 Martensit 3 224 Martensit
& 16 & 167
<15 < 15 o
=14 =14
243 2 13 /
& 12 S 12
1.1 R %
1,0 p—rt 1,0 pr—rtr
04 0,6 08, 1,0 12 14 04 06 08, 1,0 12 14
&) in %ls &) in %fs
Bild 4.31 Normierte Dehn- und Streckgrenzen S960QL (Tabelle 3.11/4.9-4.12)
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Bild 4.32 Normierte Dehn- und Streckgrenzen CN 1 3/4-1G® (Tabelle 3.11/4.13/4.14)
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4.4 Experimentelle SchweiBeigenspannungen

¢ Rontgenbeugung

An den Schweildreferenzfallen R1-R3 wurden die SE mittels Rontgenbeugung an jeweils
drei Auswertepositionen in x-Richtung bestimmt (Bild 4.33-4.35).

Die SE verlaufen fir R1-R3 qualitativ und quantitativ hinreichend spiegelsymmetrisch. Wah-
rend die SE zwischen den einzelnen Auswertepositionen groRtenteils nur leichte Varianzen
aulerhalb der Schweillnaht aufweisen, so sind vor allem im Schwei3nahtbereich von R2
und R3 starke qualitative und quantitative SE-Unterschiede zu beobachten. AuRerhalb der
Schweiflnaht weisen alle Referenzfalle die gleichen qualitativen Verlaufe in axyx bezie-
hungsweise in oyy auf. Die per rotationsfreier Einpunktlagerung (Bild 3.1/3.2) realisierte
latente Schrumpfungsmoglichkeit fihrt dazu, dass die Reaktionsspannungen in Querrich-
tung wesentlich geringer ausfallen als in Langsrichtung. Das hierdurch gegeniiber oyx stark
herabgesetzte SE-Niveau von oyy spiegelt sich in den Messergebnissen wieder. Im
Schweillnahtbereich sind pragnante qualitative SE-Unterschiede auszumachen, was auf
das jeweils differente Umwandlungsverhalten der Schweillgliter zurtickzuflihren ist. Dies in
Verbindung mit den unterschiedlichen Festigkeitsklassen der Schweillgliter verursacht die
quantitativen Unterschiede zwischen R7 und R2/R3 der SE im Schweilinahtbereich.

$355J2+N — WEKO 4°/ R1

Die artgleiche SchweilRung des Referenzfalls R7 fiihrte auf eine Abklhlzeit von tgs = 14 s
und somit auf einen Begin der (y—a)-Umwandlung bei T = 680 °C (Bild 4.6), wodurch der
Anteil der Umwandlungsspannungen gering ausfallt. Dies ist deutlich im ayx-Verlauf zu
sehen, welche in ihrer Auspragung hauptsachlich auf Schrumpfeigenspannungen hinwei-
sen. Die Einsattelung von ayy im Schweinahtbereich resultieren durch zusatzliche Anteile
von Abschreckeigenspannungen.
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Bild 4.33 Exp.-Eigenspannungen Réntgenbeugung S355J2+N — WEKO 4°

Langseigenspannungen in MPa
Quereigenspannungen in MPa

88



$S960QL - ED-FK 1000° / R2

Die (y—a)-Umwandlung der artgleichen SchweiBung R2 setzt ab Mg = 420 °C ein, wodurch
grofle Anteile von Umwandlungseigenspannungen im Schweilnahtbereich zu erwarten
sind. Obgleich der Streuung der oyxx-Werte im Schweil3nahtbereich wird dies durch die
lokale Ausbildung von SE-Minima bestatigt. Der Grund fiir die Ausbildung der hohen Zug-
spannungswerte fur oyy ist in der zeitlich versetzten (y—a)-Umwandlung zwischen der
oberflachennahen Schicht und dem Kernbereich des Schweiflgutes zu suchen. Auch hier
sind die Einsattelung von avy im Schweinahtbereich auf Anteile der Abschreckeigenspan-
nungen zurlickzufiihren.
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S960QL — CN 13/4-1G® /| R3

Die (y—a)-Umwandlung des Schwei3gutes der nichtartgleichen Schweillung R3 setzt ab
Mg o = 295 °C ein (Tabelle 3.14, Gleichung 3.2). Wahrend im Vergleich zu R2 die oxx-
Werte auf der Unterseite nahezu identisch sind, so weisen die axx-Werte der Oberseite
starke qualitative und quantitative Unterschiede auf. Zwar sind auch hier die oyx-Werte im
Schweiflnahtbereich global abgesenkt, jedoch tritt hier ein lokales oxx-Maximum auf. Da die
(y—a)-Umwandlung gegenuber R2 erst -125 K tiefer einsetzt, ist von einer homogeneren
Temperaturverteilung in Dickenrichtung auszugehen, wodurch die an die (y—a)-Umwand-
lung anschlieBenden Schrumpfspannungen nicht durch Abschreckeffekte kompensiert
werden kénnen. Eine Reduktion der in der WEZ auftretenden hohen Zugspannungswerte
durch den Einsatz des tiefer umwandelnden LTT-Zusatzwerkstoffs ist im Vergleich mit der
artgleichen Schweilung R2 nicht auszumachen. Ebenso wie fir R2 sind die oyy-Verlaufe
erklarbar, wobei auch hier wie eben erlautert etwaige Einsattelungen auf Grund fehlender
Abschreckeffekte ausbleiben.
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¢ Neutronenbeugung

An den Schweillreferenzfallen R2/R3 wurden die SE per Neutronenbeugung im Volumen
der SchweiRverbindungen fiir drei unterschiedliche Tiefen ermittelt (Bild 4.36-4.38).

$960QL — ED-FK 1000° / R2 und S960QL — CN 13/4-1G® / R3

Im Volumen sind keine ausgepragten, durch die schnellere Abkiihlung der Oberflache ge-
geniber dem Kern verursachten Eigenspannungseffekte zu erwarten. Somit kdnnen sich
die Umwandlungsspannungen starker auswirken, was durch die pragnante Ausbildung von
SE-Minima im und um den Schweil3nahtbereich bestatigt wird.

Fur oxx bewirkt der LTT-Einsatz bei R3 eine SE-Verringerung in der Schwei3naht um bis zu
Aoyx = -225 MPa (Bild 4.36), welche mit zunehmender Messtiefe auf etwa Aoxy = -150 MPa
abnimmt (Bild 4.38). Ein LTT-Einfluss auf die in der WEZ auftretenden hohen Zugspan-
nungswerte ist nicht zu beobachten.

Fir die SE-Komponenten oyy und o7z ist ersichtlich, dass der LTT-Einsatz bei R3 im obe-
ren Volumenbereich der Schweil3verbindungen (Bild 4.36) eine effektive SE-Reduktion im
Scheilnahtbereich um bis zu Aayy = -115 MPa beziehungsweise Aoz; = -150 MPa verur-
sacht. Ebenso setzt der LTT-Einsatz die in der WEZ auftretenden Zugspannungsmaxima
herab. Fir die tiefer liegenden Volumenbereiche ist flir den SchweilRnahtbereich 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 Ruckgang 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 GroRe in den unteren Volumenbereichen fast nahezu die gesamte Schweil3-
naht in Querrichtung Uberstreichen, wodurch etwaige lokal auftretende SE-Extrema durch
das integrale Messverfahren der Neutronenbeugung nicht aufgelést werden kénnen.
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Oberer Bereich der SchweiBverbindungen R2 und R3
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Unterer Bereich der Schweiverbindungen R2 und R3
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4.5 Experimenteller Schweiverzug

Mit Hilfe des ARAMIS®-Messsystems wurden an R7-R3 die transienten Verschiebungen
der Punkte P1-P3 (Bild 3.2) erfasst und anschlieBend die transienten Durchbiegungen Az
und Winkelverzliige a fur die Auswerteposition P2 ermittelt. Die zugehoérigen Mess- bezie-
hungsweise Berechnungsergebnisse sind in Bild 4.39-4.41 zu finden. In Tabelle 4.15 sind
die fur t = 200 s verbleibenden Durchbiegungen und Winkelverziige 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 Schweillquelle die mittleren Heftstellen
iberschweilt. Dieses Uberschweien der Heftstellen ist auch in den lokalen Winkelver-
zugsmaxima zum Zeitpunkt t = 16 s sichtbar.

Fir R1 unterliegen die transienten z-Verschiebungen der Punkte P1-P3 und somit die tran-
sienten Winkelverziige zwischen den zwei Versuchen R7-a und R7-b einer zu starken
Streuung, weshalb hier eine Wertung der Messergebnisse vergleichend zu R2/R3 kaum
moglich ist. Demgegenuber sollten die Abweichungen der Winkelverziige zwischen R2 und
R3 hauptsachlich auf das differente Umwandlungsverhalten der verwendeten Zusatzwerk-
stoffe zuriick zu fiihren sein, da hier der gleiche Grundwerkstoff S960QL und auch Zusatz-
werkstoffe der gleichen Festigkeitsklasse entsprechend dem Grundwerkstoff S960QL ver-
wendet wurden. Wahrend fur 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 Rickgang des Winkelverzugs auf. Grund hierfur ist
das spatere Einsetzen der (y—a)-Umwandlung im Schmelzbadbereich, wobei die gegen-
Uber R2 grolere (y—a)-Volumenexpansion des Schweillgutes dem Winkelverzug entge-
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genwirkt. Die Reduktion des Winkelverzugs ist auf die pilzformige Geometrie des Schmelz-
badbereichs zurtickzufihren (Bild 4.1), womit sich die absolute Quervolumenausdehnung
im oberen Bereich des Schmelzbades starker als im unteren Bereich auswirkt.
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« S960QL - CN 13/4-1G® | R3
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Bild 4.41 Exp. transienter Verzug S960QL — CN 13/4-1G°®

Der sich fir t = 200 s einstellende Winkelverzug der LTT-Schweilverbindung R3 ist mit
a(R3-Q) = 0,63 ° gegeniber a(R2-J) = 0,9 ° um 30 % reduziert (Tabelle 4.15), was fir
diese Schweillkonfiguration eine Reduzierung des SV-Grundtyps Winkelverzug aufzeigt.
Ob dies alleine auf den niedrigeren (y—a)-Umwandlungstemperaturen beruht gilt es im
Rahmen der numerischen Einflussanalysen zu priifen. Bei Betrachtung der verbleibenden
Durchbiegung fiir t = 200 s stellt sich jedoch eine umgekehrte Wirkung ein. Hier fallt die
Durchbiegung fir R3 mit Az(R3-@) = 0,6 mm gegeniber Az(R2-J) = 0,46 mm um 23 %
groRer aus. Diese Verstarkung der Durchbiegung ist beim Einsatz von Zusatzwerkstoffen
mit verringerten (y—a)-Umwandlungstemperaturen verstandlich. Da namlich die Volumen-
expansion des LTT-Zusatzwerkstoffs im oberen breiteren Bereich des Schmelzbades (Pilz-
form) in Langsrichtung eine starkere Schubkraft als im unteren schmaleren Bereich des
Schmelzbades verursacht, wird somit die Durchbiegung geférdert. Hier gilt es im Rahmen
der SV-Validierung zu Uberpriifen, ob dies auch mittels der numerischen Schweil3struk-
tursimulation nachgebildet werden kann und diese Schlussfolgerung somit keiner statisti-
schen Schwankung unterliegt.

Tabelle 4.15 Experimentelle Durchbiegungen und Winkelverziige der Referenzfélle (Bild 4.39-4.41)

t=200s R1-a | R1-b | R1-@ | R2-a | R2-b | R2-@ | R3-a | R3-b | R3-@
Durchbiegung Az in mm | 0,81 1,00 0,9 0,49 | 0,43 0,46 | 0,66 | 0,55 0,6
Winkelverzug « in ° 0,29 | 0,85 | 0,57 | 1,04 | 0,76 0,9 0,79 | 0,48 | 0,63

94



4.6 Modellvalidierung
4.6.1 Globales Temperaturfeld

o Temperaturfeldabgleich

In Bild 4.42 sind die experimentellen und numerisch berechneten Temperaturverlaufe der
SchweiRBungen R1-R3 gegeniibergestellt. Es zeigt sich eine exzellente Ubereinstimmung.

Tabelle 4.16 Position der
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Bild 4.42 Experimentelle und numerisch berechnete Temperatur-
verldufe, Positionsangaben fiir a-g in Tabelle 4.16
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e Schmelzbadkonturen

Bild 4.43 prasentiert die Gegenulberstellung der in Bild 4.1 experimentell abgeleiteten
Schmelzbadkonturen (blaue Kurven) und der im Rahmen des Temperaturfeldabgleichs
nachgebildeten Schmelzbadkonturen (graue Flachen). Es zeigt sich eine hervorragende
Ubereinstimmung.

S$355J2+N — S$960QL - S960QL —
WEKO 4°/ R1 ED-FK 1000/ R2 CN 13/4-1G® | R3
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Bild 4.43 Berechnete Schmelzbadkonturen (graue Fldchen) im Vergleich mit den experimentell
ermittelten Schmelzbadkonturen (blaue Kurven)

Die experimentellen und die aus der Temperaturfeldkalibrierung hervorgehenden numeri-
schen Energieeintrage sind in Tabelle 4.17 gelistet. Fir einen MAG-Schweil3prozess sind
die aus den unterschiedlichen Energieeintragen berechneten Wirkungsgrade plausibel.

Tabelle 4.17 Experimentelle und numerische Energieeintrdge

S$355J2+N — $960QL - S960QL -
WEKO 4°/ R1 | ED-FK 1000°/ R2| CN 13/4-1G® | R3
exp. Energieeintrag - Q¢yp 222,2 kJ 2249 kJ 222.8 kJ
num. Energieeintrag - Q,um 194,6 kJ 195,5 kd 185,1 kd
Wirkungsgrad -7 = Qnum/Qexp 0,876 0,869 0,831

4.6.2 Umwandlungsverhalten
¢ Gebiet der Austenitisierung

Die Modellierung der austenitischen (a—vy)-Festphasenumwandlungen der WEZ und der
Schmelzbadbereiche flhrte auf die in Bild 4.44 gezeigten Gebiete der Austenitisierung. Wie
bereits in Rahmen der thermophysikalischen Modellierung erlautert (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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Bild 4.44 Berechnetes Austenitisierungsgebiet (graue Fldchen) unter Vernachldssigung des durch die
magentafarbenen Kurven eingeschlossenen Bereichs der teilumgekérnten Zone und Teile der an-
grenzenden Normalkornzone (WEZ-S960QL - Bild 4.2-links)

e Dilatometerkurven

Fir die  Werkstoffe $S355J2+N, S960QL und CN 13/4-IG® sind die experimentellen und
berechneten Dilatometerkurven fiir ausgewahlte tgs-Zeiten in Bild 4.45-4.47 gegenuberge-
stellt. Zur numerischen Reproduktion des Austenitisierungsgebiets wurden die experimen-
tell bestimmten Ag1/A.3-Temperaturen der Grundwerkstoffe S355J2+N und S960QL im
Zuge der Berechnungen zweckmaRig zu héheren Temperaturen verschoben.

S$355J2+N

Fir den Werkstoff S355J2+N wurde mit F;, = 680 °C und By = 600 °C ein 20 % ferritisches
und 80 % bainitisches Festphasengemisch wahrend der (y—a)-Umwandlung modelliert.
Die Abkuhlzeit betragt tss = 14 s. Die experimentelle und berechnete Dilatometerkurve
stimmen gut Gberein.

20

$355J2+N
o &y - a-Phase

o &, - y-Phase

---- FEM
0,5

0,0]e=="

Querdehnung & in %

051 Y 1
0 160 260 360 460 560 6(‘]0 T(IJU S(I)U 900 1000 1100 1200
Temperatur Tin °C
Bild 4.45 Experimentelle und berechnete Dilatometerkurven (S355J2+N)

$960QL

Fur den Werkstoff S960QL wurde mit Mg = 420 °C eine rein martensitische Festphasenent-
stehung wahrend der (y—a)-Umwandlung nachgebildet. Die Abkihlzeit betragt tgs = 10 s.
Auch hier zeigt sich eine gute Ubereinstimmung 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 Abkuhlzyklus unterliegt, wurde auch nur der Abkuhlbereich der Dilatometerkurve
nachgebildet. Die rein martensitische (y—a)-Umwandlung wurde in diesem Beispiel mit Mg
= 252 °C modelliert. Es zeigt sich eine gute Ubereinstimmung der Dilatomerkurven.
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Bild 4.47 Experimentelle und berechnete Dilatometerkurven (CN 1 3/4-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 fir den Werkstoff S960QL gegenubergestellt. Die eingezeichneten
Pfeile geben die Richtung der zyklischen Warmzug-/ Warmstauchversuche an.

Innerhalb der numerischen Simulation wurde das isotrop-kinematische Verfestigungsverhal-
ten durch die schrittweise Anderung des Skalierungsfaktors Pig, (Gleichung 2.15) variiert.
Im Vergleich zu den experimentellen Gleeble®-Kurven zeigt sich zum einen, dass die aus-
tenitische Festphase fur T = 1200 °C ein nahezu rein isotropes Verfestigungsverhalten
aufweist und zum anderen, dass die Anteile kinematischer Verfestigung mit abnehmender
Temperatur zunehmen, bis schlieRlich bei Erreichen der Raumtemperatur von T = 20 °C die
kinematische Verfestigung dominiert.
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Bild 4.48 Isotrop-kinematische Approximation S960QL - Grundwerkstoff
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Bild 4.49 Isotrop-kinematische Approximation S960QL - Austenit

4.6.4 Berechnete Schweileigenspannungen

o SE auf den Oberflachen

Die Gegenlberstellung der experimentellen und berechneten Oberflacheneigenspannun-
gen oxx und agyy 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.

$355J2+N — WEKO 4° / R1 (Bild 4.50)

Die berechneten SE-Komponenten ayxyx und ovy zeigen bis auf die Breite des berechneten
Gebiets der maximalen Langseigenspannungen eine gute Ubereinstimmung mit den expe-
rimentellen Werten auf, wobei die auf der Unterseite berechneten ayx-Schultern weit au-
Rerhalb der WEZ um bis zu 10 mm in y-Richtung abweichen.

$960QL — ED-FK 1000° / R2 (Bild 4.51)

Die SE-Komponenten wurden qualitativ gut nachgebildet. Die nennenswerten quantitativen
Abweichungen treten fur die im Schwei3nahtbereich der Oberseite berechneten SE auf,
wobei die an allen drei x-Positionen gemessenen maximalen Zugspannungen nicht repro-
duziert wurden. Gegenuber R7 wurden fir R2 Werkstoffe mit hdheren Festigkeitsklassen
eingesetzt, deren Auswirkungen sich durch hdhere Quereigenspannungswerte zeigen.

S960QL — CN 13/4-1G® / R3 (Bild 4.52)
Unter Berlcksichtigung der SE-Schwankungen in x-Richtung (Bild 4.35) kam es fiir R3

sowohl innerhalb als auch aufderhalb des Schmelzbadbereichs zu einer sehr guten qualita-
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tiven und quantitativen Nachbildung der SE auf den Oberflachen. Hier ist hervorzuheben,
dass der Modellaufbau von R3 im Gegensatz zu R1/R2 ausschlieRlich auf dem in dieser
Arbeit experimentell erfassten Werkstoffverhalten beruht. Gegenuber R2 zeigt sich die
Auswirkung des Einsatzes des LTT-Zusatzwerkstoffs hauptsachlich in der gednderten SE-
Ausbildung im Schmelzbadbereich und der direkt angrenzenden WEZ-Zone.

$355J2+N — WEKO 4®/ R1
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Bild 4.52 Eigenspannungsvalidierung S960QL — CN 13/4-1G® (Réntgen)

e SE im Volumen

In Bild 4.53-4.58 sind die experimentellen und berechneten Volumeneigenspannungen
gemeinsam dargestellt. Die Auswertungen wurden bei x = 220 fir 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 Grofde nicht geeignet ist um
oOrtlich stark konzentrierte SE-Gradienten hinreichend aufzulésen.

Unter Bericksichtigung der experimentell eingeschrankten Ortsauflésung der SE-
Gradienten stimmen die experimentellen und berechneten SE sowohl fiir R2 als auch fir
R3 gut Uberein. Neben der guten Nachbildung der ortlichen Verteilung aller SE-Kom-
ponenten ist die Reproduktion des unterschiedlichen SE-Niveaus zwischen axx und oyy/ozz
bemerkenswert. Fir R2 und R3 weisen vor allem die berechneten Verlaufe von oyy und o7
zueinander qualitative Unterschiede auf, welche durch die Neutronenmessung nicht besta-
tigt werden. Die im R3-Schweillgutbereich bei z = {3; 4,5} berechneten, ortlich stark kon-
zentrierten hohen Druckspannungsmaxima (Bild 4.57/4.58) kdnnen 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-Schweiung gegeniiber R2 insbesondere im Bereich des
Schmelzbades verringert sind.
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4.6.5 Berechneter Schweillverzug

Eine Gegenuberstellung der experimentellen und simulierten transienten Durchbiegungen
Az und Winkelverziige « ist durch Bild 4.59-4.61 gegeben. Gezeigt sind die Resultate der
zwei Wiederholungsversuche ,a‘ und ,b‘.

Fir die drei Referenzfalle R7-R3 konnten die transienten Verlaufe von Az und a qualitativ
sehr gut reproduziert werden. Auch stimmen die simulierten Winkelverzlige in qualitativer
Hinsicht gut mit den Bild 2.20-links gemachten Beobachtungen Uberein, wobei der Einsatz
des LTT-Zusatzwerkstoffs (R3) gegeniiber den konventionellen Schweilgitern (R1/R2) zu
einem ausgepragten Maximum des Winkelverzugs bei t = 40 s fihrt.

Weiterhin ist auffallig, dass sowohl die transienten, als auch die bei t = 200 s verbleibenden
Werte von Az und « fur R7-R3 in ihren Betradgen meist zu niedrig berechnet wurden. Neben
den moglichen Einflissen der Schmelzbadgeometrie und der Festphasenverteilung sind
hierfur die Eigenheiten im Modellaufbau verantwortlich zu machen (Abschnitt 2.3/3.2.1).
Dies betrifft insbesondere die verzugsmindernden Wirkungen des ,Shear Locking’, der
Vernachlassigung des visko-plastischen Werkstoffverhaltens und der Einsatz der schwa-
chen Kopplung zwischen dem thermischen und dem mechanischen Berechnungsschritt. In
Anbetracht der eben erlduterten Wirkungen der Modellierungseigenheiten kann dennoch
von einer guten quantitativen Validierung des SV gesprochen werden.
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In Tabelle 4.18 sind die fiir t = 200 s verbleibenden Durchbiegungen und Winkelverziige
zusammengefasst. Die experimentellen und simulierten Durchschnittswerte der zwei Wie-
derholungsversuche sind in Bild 4.62 dargestellt.

Der tendenzielle Verlauf von Az zwischen den Referenzfallen R7-R3 wird durch die Simula-
tion ausgezeichnet wiedergegeben, wobei sich insbesondere beim Einsatz des LTT-
Zusatzwerkstoffs (R3) gegenuber dem konventionellen Zusatzwerkstoff (R2) eine verstarkte
Durchbiegung einstellt. Im Kontrast dazu steht die durch die numerische Berechnung be-
statigte 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 zulassig, da sich einzelne Grundtypen des SV gegensatz-
lich verhalten kdnnen.

Tabelle 4.18 Simulierte Durchbiegungen und Winkelverziige der Referenzfélle (Bild 4.59-4.61)

R1-a | R1-b | R1-@ | R2-a | R2-b | R2-@ | R3-a | R3-b | R3-@

Durchbiegung Azinmm | 0,56 | 0,57 | 0,57 | 0,27 | 0,28 | 0,28 | 0,43 | 0,36 0,4
Winkelverzug a in ° 0,53 | 0,53 | 0,53 | 0,46 | 0,50 | 0,48 04 0,37 | 0,39
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Bild 4.62 Durchbiegungen und Winkelverziige der Referenzfélle fiir t = 200 s (Tabelle 4.15/4.18)

Die thermomechanischen Modelle R7-R3 konnten sowohl thermophysikalisch als auch
thermomechanisch erfolgreich validiert werden. Besonders hervorzuheben ist, dass sich
dabei die Modelle R7-R3 in ihrem Umwandlungsverhalten oder Festigkeitsklassen unter-
scheiden. Dies unterstreicht die Einsatzfahigkeit der in dieser Arbeit schematisch einheitlich
modellierten Schweil3struktursimulationsmodelle fiir die numerischen Einflussanalysen.
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5 Diskussion

Wie im vorangegangenen Abschnitt 4.6 gezeigt werden konnte, fihren die vollzogenen
Modellierungsschritte in Verbindung mit den gewdhlten Berechnungsmethodiken zu ther-
momechanischen Modellen, welche in der Lage sind, die SE und den SV fiir Schweiliver-
bindungen mit unterschiedlichstem Umwandlungsverhalten und differenten Festigkeitsklas-
sen experimentell abgesichert wiederzugeben. Deshalb wird im Folgenden davon ausge-
gangen, dass die an den Referenzfallen R2 und R3 vollzogenen Variationsrechnungen auf
qualitativ vertrauenswiirde Ergebnisse fuhren.

Die SE-Komponenten wurden stets bei x = 220 ausgewertet, wahrend sich die Ergebnisse
zum SV stets auf den Punkt P2 bei x = 150 beziehen (Bild 3.2). Die in den Diagrammen
eingezeichneten grauen Flachen markieren den Schmelzbadbereich.

5.1 Warmzugkurven
5.1.1 Dehnratenabhingiges Verfestigungsverhalten

Fur die validierten Referenzfélle wurde fiir den Bereich 1 der Datensatz o(¢;) und fiir den
Bereich 2 der Datensatz o(¢)) verwendet. Fur die Variation des dehnratenabhangigen Ver-
festigungsverhaltens wurden fir die Bereiche 1/2 (Bild 3.15) die unterschiedlichen Warm-
zugkurvendatensatze a(é)) und o(€;) aus Abschnitt 4.3.5 implementiert.

In z-Richtung ist ein sehr ahnlicher 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 Schweiltverbindungen 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 Anderung des SE-Zustands verursacht.

Nach Bild 4.31/4.32 wird deutlich, dass eine starke Anderung der Spannungs-Dehnungs-
antwort der experimentell bestimmten Warmzugkurven erst fir erhdhte Temperaturen ab
T 2600 °C auftritt. Somit folgt fir den untersuchten Dehnratenbereich, dass das Warm-
zugverhalten unterhalb von T <600 °C den entscheidenden Einfluss auf die sich ausbil-
denden SE ausiibt. Es kann geschlussfolgert werden, dass zumindest fiir die in dieser
Arbeit untersuchten einlagigen Schweil’konfigurationen der Festigkeitsklasse S960QL auf
die Implementierung eines dehnratenabhangigen Verfestigungsmodells zur korrekten SE-
Berechnung verzichtet werden kann.
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Bild 5.1 Dehnrateneinfluss S960QL — ED-FK 1000° (Oberseite), Bereich 1/2 nach Bild 3.15
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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 stérkeren Einfluss. Auler flr die Durch-
biegung der Schweillverbindung 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 héher werdenden Werten der Warmzugkurven (o(é)) beobachten. Im
Vergleich mit den experimentell bestimmten Durchbiegungen und Winkelverziigen
(Bild 4.60/4.61) liefert die (validierte) Vorgabe der Spannungs-Dehnungskurven mit Bereich
1 (o(&))) und Bereich 2 (a(&))) (Bild 3.15) gegenuber der alleinigen Implementierung der auf
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der niedrigen konstanten Dehnrate ¢ basierenden Warmzugkurven eine Verbesserung der
Berechnungsergebnisse, da so fir beide SV-Grundtypen héhere Werte berechnet wurden.
Eine weitere Verbesserung der Berechnungsergebnisse ware mit Bereich 1 (o(¢;)) und
Bereich 2 (a(¢))) erreichbar. Wird also beabsichtigt, eine einlagige Schweilstruktursimula-
tion mit dem Ziel der SV-Berechnung durchzufiihren, so ist entweder die in dieser Arbeit
angewandte Methode zweckmaRig oder es sollte direkt ein dehnratenabhangiges Verfesti-
gungsmodell eingesetzt werden.
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Wahrend die SE kaum einem Dehnrateneinfluss unterliegen, ibt das im Hochtemperaturbe-
reich auftretende, durch erhdhte Dehnraten verstarkte Verfestigungsverhalten einen signifi-
kanten Einfluss auf den verbleibenden SV aus. Vom praktischen Anwender kann nicht
erwartet werden, wie in dieser Arbeit zwei verschiede Datensatze (a(¢)), a(€))) zur Verfi-
gung zu haben. Sind also im Vorfeld von numerischen Schweistruktursimulationen Expe-
rimente zum Warmzugverhalten des jeweiligen Werkstoffs notwendig, so ist das Dehnra-
tenkonzept mit der temperaturabhangigen Dehnrate &, nach Tabelle 3.11 vorzuziehen.

5.1.2 Warmzugkurveneigenschaften und Warmzugkurvenanzahl

Die Berechnungen der validierten Referenzfalle basieren auf der Vorgabe der multilinearen
isotropen Warmzugkurven aus Abschnitt 4.3.5 mit einem Abstand von AT = 100 K. Fir die
Variation der Warmzugkurveneigenschaften (Tabelle 3.20) wurde mit Var? fur T 2600 °C
ein rein plastisches FlieBverhalten berticksichtigt und mit Var2 das plastische FlieBverhal-
ten flr T = 600 °C fur alle Warmzugkurven ab T = 600 °C tGbernommen. Im Zuge von Var3
wurden die Warmzugkurven mit AT =200 K im Modellaufbau implementiert, wohingegen
die Warmzugkurven fur Var4 im Abstand von AT = 300 K vorliegen.

e Warmzugkurveneigenschaften - SE

Beide Variationen filhren gegeniiber den Referenzfallen R2/R3 zwar zu einer hinreichend
qualitativen SE-Berechnung, jedoch treten vor allem in der WEZ nicht hinnehmbare quanti-
tative Unterschiede flr oxyx auf. Der in der Literatur oft auffindbare Berechnungsansatz des
ideal plastischen FlieBverhaltens kann somit nicht fur SchweilRverbindungen der Festig-
keitsklasse S960QL empfohlen werden. Bemerkenswert ist, dass Var2 gegenuber Var1
insgesamt keine wesentlichen SE-Unterschiede liefert, obwohl die in der Datenbank hinter-
legten Warmzugkurven fir T = 600 °C allesamt die (hohe) Flief3grenze fiir T = 600 °C besit-
zen. Damit wird die bereits im direkt vorangegangenen Teilabschnitt getroffene Aussage
bestatigt, dass der sich einstellenden SE-Zustand vorrangig durch das Verfestigungsverhal-
ten flr Temperaturen T < 600 °C bestimmt wird.
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e Warmzugkurvenanzahl - SE

Fir Var3 zeigen sich exzellente Ubereinstimmungen mit den Referenzfallen. Wéhrend fiir
den mit Var4 variierten Referenzfall R3 eine hervorragende Ubereinstimmung 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 FlieRgrenzen und die FlieRkurven im Temperaturbereich von
300 °C < T £600 °C stark variieren, wahrend sie fir 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. Fur den
mittels Var4 variierten Referenzfall R2 findet jedoch genau in diesem Temperaturintervall
die martensitische (y—a)-Umwandlung des Grund- und Zusatzwerkstoffs statt. Fir den
variierten Referenzfall R3 trifft dies nur fir den Grundwerkstoff zu, wahrend fir den LTT-
Zusatzwerkstoff erst ab T < 330 °C die martensitische Phasenbildung einsetzt. Hiermit wird
deutlich, dass vor allem flr den eingebrachten Zusatzwerkstoff das Verfestigungsverhalten
wahrend der (y—a)-Umwandlung durch Vorgabe der in diesem Temperaturbereich relevan-
ten Warmzugkurven gut beschrieben sein muss.
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o Warmzugkurveneigenschaften - SV

Gute SV-Ergebnisse liefert nur die Var7-Durchbiegung und der Var2-Winkelverzug des
variierten Referenzfalls R2. Die restlichen Berechnungen zur Variation der Warmzugkur-
veneigenschaften sind als ungentigend zu bewerten. Da sich die globale Schweil3forman-
derung aus einer Uberlagerung 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 realitdtsnah abzubilden.

o Warmzugkurvenanzahl - SV

Die mit Var3 variierten Referenzfille R2/R3 zeigen exzellente Ubereinstimmungen mit den
SV-Referenzwerten. Unter Einsatz von Var4 liefert nur der variierte Referenzfall R3 ein
hervorragendes Ergebnis, wahrend fir den variierten Referenzfall R2 sehr groRe Unter-
schiede zu den SV-Referenzwerten auftreten. Wie fiir den SE-Fall bereits erlautert, ist hier
die Ursache in der Warmzugkurvenvorgabe wahrend der (y—a)-Umwandlung zu suchen.
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Bild 5.8 Durchbiegung und Winkelverzug unter Variation der Warmzugkurven (Tabelle 3.20)
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Es lasst sich schlussfolgern, dass das in der Praxis oft eingesetzte Berechnungsmodell der
ideal plastischen Verfestigung zur SE- und SV-Berechnung der hier untersuchten hochfes-
ten SchweilRkonfigurationen ungeeignet ist. Sehr erfolgreich hingegen war die Reduzierung
der Anzahl der hinterlegten Warmzugkurven mit einem Temperaturabstand von AT = 200 K,
was den experimentellen Aufwand zur Bestimmung der Werkstoffkennwerte erheblich re-
duziert. Werden die Warmzugkurven fiir den Temperaturbereich der (y—a)-Umwandlung
vorgegeben, so ist fur die korrekte Berechnung der SE sogar eine Reduzierung der Anzahl
der Warmzugkurven mit einem Abstand von AT = 300 K moglich.

5.2 Umwandlungsplastizitat

Die Ergebnisse fir den latent schrumpfenden Fall sind in Bild 5.9/5.10 und Bild 5.11 darge-
stellt. Die Anderungen der SE mit duRerer 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

e SchweiBeigenspannungen

Der Vergleich der SE-Ergebnisse zwischen R2 und R3 zeigt auf, dass sich die SE-Ande-
rungen unter K-Variation qualitativ gleich verhalten, wobei fir R3 vor allem im und um den
Bereich der SchweiRnaht quantitativ groRere Anderungen auftreten. Auf Grund der gleichen
Festigkeitsklassen von R2 und R3 ist dieser Effekt auf die Wirkung der mit durchschnittlich
AM, = -130 K spater einsetzenden (y—a)-Umwandlung des Zusatzwerkstoffs von R3 zu-
ruckzufihren. Durch die groRer ausfallende Volumenexpansion bauen sich hdhere Um-
wandlungsspannungen auf, womit sich wiederum der UP-Effekt starker 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 Oberflachen ist fir oxx unter der Zunahme der K-Werte im gesamten
Umwandlungsbereich ein Anwachsen zu verzeichnen, wahrend sich gyy im und um den
Schmelzbadbereich verringert und auRerhalb erhéht. Die SE-Komponente o7, zeigt auf den
Oberflachen grundsatzlich eine Abnahme bei wachsendem K-Wert, wobei die gegenuber
oxx und oyy relativ kleinen Anderungen von o5 fiir R2 geringer ausfallen als bei R3.

Die K-Variation zwischen K; und K5 fuhrt fir oxx und o7z zu einem Streuband mit deutli-
chen oberen und unteren Grenzen. Fir oyy kann nur im Volumen der Schweil3naht ein
eindeutiges Streuband beobachtet werden, wahrend in der WEZ zumindest kein divergen-
tes Verhalten bei der Zunahme von K auftritt. Das Auftreten von Streubandern ist insoweit
verstandlich, als das sich fir K; = 0 MPa™ die Umwandlungsspannungen voll ausbilden
konnen. Fir K — oo kdnnen sich keine Umwandlungsspannungen aufbauen und die (y—a)-
Umwandlung nimmt hauptsachlich auf Grund des Wechsels der WarmflieRgrenzen von der
y-Phase auf die a-Phase einen Einfluss auf die SE-Ausbildung.
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SE auf den Oberseiten und im Volumen — R2/ R3
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Bild 5.9 UP-K-Variation bei latenter Schrumpfung (Oberseite)
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Numerische Untersuchungen zum K-Einfluss auf niedriglegierte Schweilverbindungen
wurden in [72-76] durchgefiihrt (Abschnitt 2.2.2.2). In [72, 73] fihrte die Berlicksichtigung
der UP ebenso wie fir R2/R3 zu erhdhten Langseigenspannungen im Nahtbereich einer
S355J2+N-Laser-Blindnahtschweiung. Hier betragen die Unterschiede zwischen den
Berechnungen mit und ohne UP auf der Oberflache bis zu Aoyx = +400 MPa. Vergleichend
hierzu belauft sich fir R2 der SE-Unterschied unter Anwendung von K4 und K3 (Tabelle
3.21) nur auf Aoxx = -140 MPa, obwohl die unterschiedlichen Festigkeitsklassen der Werk-
stoffe S355J2+N und S960QL (R2) grolere SE-Unterschiede erwarten lassen. Da Blind-
nahtschweilungen gegeniiber (MAG-)SchweiRungen mit V-Naht (R2) eine hdhere Naht-
steifigkeit aufweisen, lasst sich schlieRen, dass die UP eine umso groRere Wirkung auf die
SE ausiibt, desto hoher die Nahtsteifigkeit der jeweiligen Schweillkonfiguration ist. Die SE-
Komponente avy und o7z kénnen nicht verglichen werden, da diese in [72, 73] nicht ausge-
wertet wurden.

Die Ergebnisse dieser Studie kdnnen die an einem martensitischen Edelstahl gewonnen
Resultate aus [76] nicht bestatigen, wobei in [76] eine Reduzierung von oxyx unter Beruck-
sichtigung der UP beobachtet wurde. Auch hier wurden oyy und o7z nicht ausgewertet.

In [78] wurde die Schweilverbindung R7 analysiert. Auch wenn sich die Lage der SE-
Extremwerte gegeniiber R2/R3 quer zur Schweilirichtung leicht unterscheiden, so verhalten
sich die qualitativen Anderungen der SE-Komponenten zwischen R7-R3 unter K-Variation
prinzipiell ahnlich, wobei vor allem im Bereich der Schweif3naht fiir den Fall R3 die grofiten
Anderungen auftreten. Neben der (y—a)-Umwandlungstemperatur ist dies auf die wesent-
lich héheren Festigkeitsklassen von R2/R3 zuriickzufiihren, da sich durch die hoéheren
Warmstreckgrenzen héhere Umwandlungsspannungen aufbauen und der umwandlungs-
plastische Effekt verstarkt auftritt.

In [77, 79] wurde der Einfluss der UP auf die SE-Komponenten oxx und ayy der Oberfla-
chen von LTT-BlindnahtschweiBungen (MAG) untersucht. In der nicht validierten numeri-
schen Untersuchungen aus [77, 79] fihrte die Erhdhung des K-Wertes im Schweil3nahtbe-
reich zur Relaxation von ayxx und ayy, was im Fall von R3 nur fir oyy bestatigt 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 Aoy
= +350 MPa beziehungsweise mit Agyy = -250 MPa auf, welche mit denen am Fall R3 er-
mittelten Absolutbetragen der Differenzen Aoxx = +200 MPa und Agyy = +200 MPa in ihrer
Grofienordnung gut Ubereinstimmen. Die Aussage der Autoren beider Studien, dass die UP
im Modellaufbau numerischer Berechnungen von LTT-SchweilRverbindungen beriicksichtigt
werden muss, kann durch die Untersuchung an R3 bestatigt werden.

Die Analysen zeigen auf, dass im Fall von R2 der UP-Parameter K zumindest in seiner
realen GréRenordnung vorgegeben werden sollte um die SE realitdtsnah abzubilden. Dies
wird bei der Betrachtung der SE-Komponenten ovy(z = 6) und oxx(z = 3) (Bild 5.9/5.10-
links) deutlich. Bezieht man die SE-Komponenten oxx(z = 6), ayy(z = 6) und ayy(z = 3) ein
(Bild 5.9/5.10-rechts), so sollte im Fall von R3 der UP-Parameter K in seiner korrekten
GroRe gewahlt werden. Fur die beiden Falle R2/R3 fiihrt die Vernachlassigung der Um-
wandlungsplastizitat mit K; = 0 MPa™ zu ungeniigenden SE-Berechnungsergebnissen.

e Schweiverzug

Der Datenauszug aus Bild 5.11 liefert fir R2 eine ~4 % gréfRere und fir R3 eine ~7 % gro-
Rere Durchbiegung zwischen den Berechnungen mit Ky = 0 (ohne UP) und K3 (experimen-
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teller K-Wert). Weiterhin folgt fir R2 ein ~7 % erhdhter und fir R3 ein mit ~3 % verringerter
Winkelverzug bei Vernachlassigung der UP. Fir die K-Parameter gréRer dem experimen-
tellen Wert nehmen die Durchbiegungen und die Winkelverzlge verstarkt 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 Schweilver-
bindungen den gleichen Grundwerkstoff S960QL besitzen, ist dies auf die gegenliber R2
herabgesetzte (y—a)-Umwandlungstemperatur des LTT-Zusatzwerkstoffs CN 13/4-1G®
von R3 zuriickzufihren. Daraus folgt, dass der Einfluss des UP-Parameters K verstarkt
auftritt, wenn der Zusatzwerkstoff gegentiber dem Grundwerkstoff bei niedrigeren Tempera-
turen die (y—a)-Phasenumwandlung durchlauft.

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-Schweillverbindung
untersucht. Die Aussage aus [79], dass die Berlcksichtigung der UP mit dem realen Wert
des K-Parameters zu einer starken Reduzierung der beiden eben genannten SV-Grund-
typen fiihrt, kann zumindest fiir die hier untersuchten Falle nicht bestatigt werden.

Sollte im Rahmen von numerischen Strukturanalysen der Fokus auf die Berechnung des
SV gerichtet sein, so kann entsprechend der in dieser Arbeit untersuchten Schweilkonfigu-
rationen die Durchbiegung und der Winkelverzug mit der Vorgabe von K; = 0 hinreichend
genau berechnet werden.

a(K ) a(K,)

10°  10°
Kin MPa™ Kin MPa™
Bild 5.11 Durchbiegung und Winkelverzug unter K-Variation fiir R2 und R3 (Tabelle 3.21)

5.2.2 K-Variation bei duRerer Schrumpfbehinderung

Die K-Variation an den Schweil3verbindungen R2/R3 mit duflerer Schrumpfbehinderung
verursacht sowohl sehr dhnliche qualitative als auch quantitative SE-Anderungen wie flr
die latent schrumpfenden Falle. Da unter duRerer Schrumpfbehinderung stark erhéhte SE
auftreten, 1asst sich somit schlussfolgern, dass die relative Auswirkung der UP auf die SE
weitestgehend unabhangig vom SE-Zustand ist. Somit ist der relative Einfluss der Umwand-
lungsplastizitat auf die SE auch unabhangig von Einspanngrad.
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SE auf den Oberseiten und im Volumen — R2/ R3
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Bild 5.12 UP-K-Variation ohne und mit duBerer Schrumpfbehinderung (Oberseite)
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5.3 Martensitische Umwandlung des LTT-SchweiRguts

Die Einflussanalyse der Mg-Temperatur des Zusatzwerkstoffs von R3 wurde anhand der
Variation von Mg g im Bereich 107,5 °C < Mg g < 420 °C nach Abschnitt 3.2.2.3 durchge-
fuhrt. Die SE sind in Bild 5.14/5.15 und die zugehorigen SV in Bild 5.17/5.18 aufgezeigt.

o Schweileigenspannungen
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Bild 5.14 Ms-Variation des Zusatzwerkstoffs — S960QL — CN 13/4-1G™ (Oberseite)
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Bild 5.15 Ms-Variation des Zusatzwerkstoffs — S960QL — CN 13/4-1G™ (Mitte)

In Bild 5.16 sind die Langseigenspannungen der Schweiflnahtmitte grafisch dargestellt. Auf
den Oberflachen als auch im Volumen werden die maximalen Druckspannungen bei etwa
170 °C < M, < 232,5 °C erreicht. Dies steht in guter Ubereinstimmung mit den experimentel-
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len Mehrlagenschweiflungen aus [114] (Bild 2.10) und [115], wobei die Druckmaxima in
[114] bei Mg = 250 °C und in [115], bei Mg = 191 °C ausgemacht wurden. Die rein simulative
Untersuchung einer einlagigen SchweilRverbindung aus [125] (Bild 2.19) liefert dagegen
erst bei Mg = 150 °C das Druckmaximum. Die mit AMg = 100 K recht starke Schwankung
fur das Auftreten der Druckmaxima zeigt auf, dass eine pauschale Vorgabe von Mg zur
Einstellung des optimalen Druckmaximums flr oxx a priori nicht moglich ist, sondern die
jeweilige Schweillkonfiguration separat betrachtet werden muss.

3opijo z=6 3
X z=3 o .
L ]
€504 8 g 3 :
¢" -300 1 x = 220|
- 1 X X -
450 " ¥ y=.0

107,5 170 2325 295 3575 420
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Bild 5.16 Langseigenspannungen in Schweillnahtmitte unter Ms g -Variation

Im Gegensatz zu oxx sind fir die Querspannungen ayy kein klarer Trend zur SE-Ent-
wicklung beim Herabsetzen von Mg auszumachen. So fiihrt zum Beispiel die Verringerung
von Mg im Volumen der Schweillverbindung global zu erhéhten Werten von ayy, was je-
doch auf den Oberflachen nur fiir die Schweinahtmitte zu beobachten ist. Im Ubergangs-
bereich von der Schweilnaht zur WEZ beziehungsweise in der WEZ kehrt sich hier die
Wirkung um und niedrigere Ms-Temperaturen reduzieren die SE-Komponente ayy. Bemer-
kenswert ist vor allem, dass die gréRte Anderung von vy im Bereich der (y—a)-Umwand-
lung des Grundwerkstoffs S960QL von 357,5 °C < My < 420 °C sprunghaft auftritt und bei
weiter fallenden Werten von M; die Quereigenspannungen nahezu unverandert bleiben.
Diese steht im starken Kontrast zu den Untersuchungen aus [114] (Bild 2.10) und [125]
(Bild 2.19), wo eine stetige Verringerung von ayy mit fallender Mg-Temperatur folgt.

Wahrend sich die Normalspannungen o7, auf den Oberflachen nahezu unbeeinflusst zei-
gen, ist im Volumen ein starker Mg-Einfluss zu erkennen. Auch hier tritt eine sprunghafte
Anderung von gz im Bereich von 357,5°C < My < 420 °C auf, wobei sich o7, in der
Schweiflnahtmitte um circa Aoz, = -242 MPa verringert und in der WEZ um circa Agzz =
+201 MPa erhoht. Zum Einfluss von M auf o7, lassen sich in der betrachteten Literatur
leider keine systematischen Untersuchungen finden.

Es zeigt sich, dass sich die Langs-, Quer- und Normalspannungen unter dem Einfluss der
Ms-Temperatur zum Teil sehr gegenséatzlich verhalten. Hierbei ist es entscheidend, ob die
Auswertungen auf den Oberflachen oder im Volumen stattfinden, ob der Schweifinahtbe-
reich oder der WEZ-Bereich betrachtet wird und ob die (y—a)-Umwandlung des Schweil3-
guts zeitgleich mit der (y—a)-Umwandlung des Grundwerkstoffs stattfindet. Je nachdem
welche SE-Komponente man wo reduzieren mdchte erscheint eine Mg -Reduktion mehr
oder weniger sinnvoll. Wegen der hier durchgefliihrten Einflussanalyse lasst die Recherche
in der gangigen Literatur die Vermutung zu, dass die Auswertepositionen der SE unter M-
Einfluss oft zur vorteilhaften Darstellung der SE-Verringerung gewahlt wurden beziehungs-
weise die Prasentation der durch die Ms-Reduktion hervorgerufenen Erhéhung bestimmter
SE-Komponenten vermieden wird.
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e SchweiBverzug

In der Literaturschau finden sich systematische Untersuchungen zum positiven Einfluss der
Mg-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 konnte in der bereits experimentell nachgewiesenen (Bild 4.62-links)
Verstarkung der Durchbiegung mit fallender Mg-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), erhdht sich der verbleibende
Winkelverzug im Bereich von 170 °C < M, < 420 °C sukzessive mit fallender Ms-Temperatur
um bis zu 84 %. Erst beim Auftreten unvollstandiger (y—a)-Umwandlung und somit riick-
laufiger Volumenexpansion zeigt sich eine leichte Abnahme bei Mg = 107,5 °C. Die Auswir-
kung des Einsetzens der (y—a)-Umwandlung des LTT-Zusatzwerkstoffs auf die Erh6hung
der Durchbiegung lasst sich am zugehorigen transienten Verlauf fir Mg= 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 (y—a)-Umwandlung beginnt und
diese bei t = 210 s zum GroRteil abgeschlossen ist. Die Zunahme der Durchbiegung ist
durch die Reduktion der Langsschrumpfung, verursacht durch eine gegenlaufige Volumen-
expansion, begriindbar. So fiihrt die in Tiefenrichtung ungleichférmige Verteilung des LTT-
Schweilguts (Pilzform) im oberen Bereich der StumpfstoRverbindung zu einer gegenlber
dem angrenzenden Grundwerkstoff verstarkten Schubwirkung, welche im unteren schmale-
ren Bereich schwacher ausfallt. Somit resultieren iber die Blechdicke hinweg verschiedene
Volumendehnungen in Langsrichtung des Schweillguts, was den Biegeverzug verstarkt.

Ein gegensatzliches Resultat liefert die Untersuchung einer T-StoRkonfiguration aus [124].
Im Gegensatz zur realen Schweiung, wo kein Einfluss der Mg-Temperatur des Schweil3-
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 hierfir keine Begriindung. 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 Mg-Temperatur (Bild 5.18-
rechts) zeigt mit a(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 M auf den Winkelverzug gesprochen werden. Dies steht im Kontrast zu der in
Bild 4.62-rechts gemachten Beobachtung, wo R3 gegenuber R2 einen verringerten Winkel-
verzug aufweist. Wie die numerische Einflussanalyse jedoch bestatigt, scheint dies nicht an
den differenten Ms-Temperaturen der Zusatzwerkstoffe zu liegen. Da zwischen R2 und R3
die Schweiliparameter, die Schweillkonfiguration und die Festigkeitsklassen der Zusatz-
werkstoffe gleich sind, ist mit Ausnahme von Mg der Zusatzwerkstoffe eine verbleibende
signifikante Abweichung in der Schmelzbadgeometrie zu finden, welche bei der Modellent-
wicklung der numerischen Simulation berlcksichtigt wurde (Bild 4.43). Es lasst sich
schlussfolgern, dass zumindest fur den hier untersuchten Fall einer vollstdndig durch-
schweil3ten einlagigen StumpfstoRverbindung die Varianz der Schmelzbadgeometrie den
entscheidenden Einfluss bei der Winkelverzugsausbildung ausubt.

Es ist auffallig, dass die in der gangigen Literatur auffindbaren systematischen Untersu-
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chungen zum M,-Einfluss der Zusatzwerkstoffe Schweillkonfigurationen betrachten, bei
denen keine vollstandige DurchschweiRung in Dickenrichtung auftritt. Hierbei handelt es
sich entweder um mehrlagige Schweilungen (U-Naht) oder um einlagige Schweiflungen
wie Blindnahte und T-St6Re mit Kehlnaht. Eine sukzessive Verringerung des Winkelverzugs
wie in Bild 2.15 [122] oder gar das Auftreten eines zugehdrigen Verzugsminimums mit
fallender Mg-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 bestatigt (Bild 5.18-rechts).

Aus der Blindnahtstudie mit aufgebrachten Zusatzwerkstoff aus [122] (Bild 2.15) geht her-
vor, dass sich die relative Anderung des Winkelverzugs bei M -Konstanz des Schweilguts
mit zunehmender Blechstarke vergroRert. Die ebenso an einer Blindnaht ausgefiihrte Un-
tersuchung ohne oberflachlich aufgebrachten Zusatzwerkstoff in [126] (Bild 2.20) zeigt
einen grof’en Mg-Einfluss auf den Winkelverzug. Hier kam es mit einer Blechstarke von 9
mm zu einer Einschweiftiefe von nur 3 mm, was flr einen gegeniber der Blechdicke gerin-
gen Warmeeintrag spricht. Im Gegensatz dazu kam es in der hier vorliegenden Arbeit zur
vollstandigen Durchschweilung und somit zu einem gegeniiber der Blechstarke relativ
grofReren Warmeeintrag, wobei nach Bild 5.18-rechts nahezu kein M,-Einfluss erkennbar
ist. Dies zeigt, dass der Winkelverzug beim einlagigen Schweien nicht nur von der Mg-
Temperatur und der Schmelzbadgeometrie abhangt, sondern auch signifikant von der
Blechstarke und dem Warmeeintrag beeinflusst wird. Somit liegt der Schluss nahe, dass es
eine ahnliche qualitative Korrelation der eben erwahnten EinflussgréRen auf den Winkel-
verzug geben muss, wie er in Bild 2.18 [124] fur eine T-StoRverbindung identifiziert wurde.

Als weitere EinflussgroRen sind die durch Reaktions- und Zwangungsspannungen verur-
sachten (globalen) Schrumpfungsbehinderungen in Betracht zu ziehen. Als Beispiel hierflr
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
Untersuchungsfallen wird deutlich, dass der sich einstellende Winkelverzug auch von dem
erreichten Maximalwert abhangt, welcher umso groRer ist, je spater die (y—a)-Umwand-
lung des Zusatzwerkstoffs einsetzt. Auch wenn die transienten Verlaufe qualitativ sehr gut
Ubereinstimmen, so bildet sich in dieser Arbeit im Gegensatz zur Untersuchung in [126]
eine qualitativ vollig andere beziehungsweise gar keine Abhangigkeit des verbleibenden
Winkelverzugs von der Mg-Temperatur aus. Hier zeigt sich, dass trotz ahnlicher Schweil3-
konfigurationen bereits kleine Abweichungen in der Nahtsteifigkeit und in der Bauteilgeo-
metrie einen signifikanten Einfluss auf die globale VerzugsgroRe Winkelverzug nehmen.

Transiente Ausbildung der Durchbiegung und des Winkelverzugs
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Bild 5.17 Transiente Durchbiegung und Winkelverzug unter Ms-Variation des Zusatzwerkstoffs
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Verbleibende Durchbiegung und Winkelverzug
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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 bestatigt 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 EinflussgroRen 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 erlauterten
Methodiken und beruhen auf den an R3 durchgefiihrten Variationsrechnungen. Bevor auf
die Ergebnisse der Variationsrechnungen eingegangen wird, erscheint es im Vorab sinnvoll
eine Erlauterung 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 a-Festphasenanteile auf Héhe von z = {4,25; 4,75} extrahiert. Die ent-
sprechenden transienten Verldufe sind fur die Falle der homogenen und inhomogenen
Aufmischung in Bild 5.19/5.20 prasentiert.

Bei homogener Aufmischung (Bild 5.19) setzt die martensitische (y—a)-Umwandlung des
gesamten LTT-Schweilguts bei t = 70's (M 5 =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. Fur beide Extraktionspositionen ist mit fortschreitender Zeit die Wirkung der Umwand-
lungsspannungen gleichermafien zu beobachten.

Fur 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 M , = 330 °C und
Mg g = 260 °C unterschiedlich. Auf Hohe von z = 4,75 verursacht das Einsetzen der (y—a)-
Umwandlung des Bereichs A im Zeitbereich von 60 s < t < 82 s eine SE-Reduktion, wah-
rend sich die auf Hohe von z = 4,25 ausbildenden SE davon nahezu unbeeinflusst zeigen.
Bei Einsetzen der (y—a)-Umwandlung des Bereichs B bei t > 82 s wirken die Umwand-

122



lungseigenspannungen auf Hohe von z = 4,25 stark SE-reduzierend, wahrend zeitgleich auf
Hohe von z = 4,75 fir oxx und oyy 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 erklaren, 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 durchgefiihrte Betrachtung der transienten Ausbildung der SE lasst schliel3en,
dass der durch die inhomogene Aufmischung verursachte Aufmischungseffekt maRgeblich
vom Unterschied des Fortschritts der martensitischen Festphasenbildung zwischen den
direkt an der Grenzschicht anliegenden oberen und unteren Werkstoffbereichen abhangt.
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Bild 5.20 Transiente SE- Komponenten in Grenzschichtndhe - inhomogene Aufmischung
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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.

o SchweiReigenspannungen

Bezlglich der SE auf den Oberflaichen bewirkt die Berlicksichtigung 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 fiir 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 aufgeldst werden kénnen. Hier zeigt sich deutlich der Vorteil der
numerischen Schweilstruktursimulation, mit deren Hilfe es moglich ist, solch steile und
ortlich hoch konzentrierte SE-Gradienten ausreichend ortsaufgeldst darzustellen.

SE auf den Oberflachen bei homogener und inhomogener Aufmischung
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Bild 5.21 Oberflacheneigenspannungen bei homogener und inhomogener Aufmischung

SE im Volumen bei homogener und inhomogener Aufmischung
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Bild 5.23 Volumeneigenspannungen bei homogener und inhomogener Aufmischung (Mitte)
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Bild 5.24 Volumeneigenspannungen bei homogener und inhomogener Aufmischung (Unten)

o Schweilverzug

Der Vergleich der transienten SV-Entwicklung zwischen den Berechnungen mit homogener
und inhomogener Aufmischung liefert im Zeitbereich der (y—a)-Umwandlung des Zusatz-
werkstoffs starke Unterschiede (Bild 5.25). Dies ist vor allem im Hinblick auf die numerische
Berechnung des SV von Mehrlagenschweillungen beachtenswert. Werden namlich Zwi-
schenlagentemperaturen gewahlt, welche sich im Temperaturbereich beziehungsweise im
Zeitfenster der (y—a)-Umwandlung der vorherigen Schweifraupe befinden, so kdnnen sich
die Unterschiede zwischen den Berechnungen mit homogener und inhomogener Aufmi-
schung aufsummieren, womit sich letztendlich signifikant differente SV zwischen den bei-
den Berechnungsanséatzen einstellen kénnen.
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Transiente Ausbildung der Durchbiegung und des Winkelverzugs
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Bild 5.25 Transiente Durchbiegung und Winkelverzug durch Aufmischungseffekt

Bezuglich des verbleibenden SV liefert die Berechnung der homogenen Aufmischungen
eine +9 %ige groRere Durchbiegung und einen -4 %igen niedrigeren Winkelverzug (Bild
5.26). Im Hinblick auf die Verzugsvalidierung (Bild 4.61) folgt aus dem homogenen Berech-
nungsansatz fur die Durchbiegung eine Verbesserung, wahrend der Winkelverzug durch
den inhomogenen Berechnungsansatz verbessert wird.

Verbleibende Durchbiegung und Winkelverzug
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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 fir die Falle der latenten Schrumpfung und der
auleren Schrumpfbehinderung prasentiert, wobei jeweils die SE-Komponenten fiir eine
inhomogene und homogene Aufmischung gegentiiber gestellt sind.

¢ Latente Schrumpfung

Fir die Falle der inhomogenen Aufmischung treten zwischen den direkt Ubereinander lie-
genden Schmelzbadbereichen auf Héhe von z = 4,75 und z = 4,25 grof3e SE-Differenzen in
der SchweiRnahtmitte auf (Tabelle 5.1), welche bei Annahme einer homogenen Aufmi-
schung in diesem Ausmal} nicht zu beobachten sind.

Die durch die inhomogene Aufmischung verursachten groRen SE-Differenzen beziehungs-
weise die hieraus resultierenden steilen SE-Gradienten fiihren zu einer extremen Bean-
spruchung der betroffenen Werkstoffbereiche und kénnen die Uberkritische Wasserstoff-
konzentration férdern [128, 130, 131]. Liegt also eine inhomogene Aufmischung im
Schweifdgut vor, so kann der damit einhergehende Aufmischungseffekt die Kaltrissanfallig-
keit von LTT-Schweillverbindungen erhéhen. Diese Wirkung der inhomogenen Aufmi-
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schung konnte fir die in der Literatur gemachten Beobachtungen eine Begriindung liefern,
warum einlagige SchweilRverbindungen unter Einsatz von LTT-Zusatzwerkstoffen mit
Mg > 210 °C eine erhohte Kaltrissanfalligkeit aufweisen [117, 132, 133] (Bild 2.21-links),
obwohl durch die bereits relativ niedrigen Mg-Temperaturen ein im Schwei3gut global her-
abgesetzter (Druck-)Spannungszustand vorherrschen sollte. Somit kann die in [117, 133]
getroffene Aussage, dass die erhdhte Kaltrissanfalligkeit auf die Abwesenheit von signifi-
kanten Restaustenitanteilen zuriickzufiihren ist, durch das moégliche Auftreten eines Aufmi-
schungseffektes erganzt werden.

SE im Volumen bei latenter Schrumpfung
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Bild 5.27 Aufmischungseffekt - latente Schrumpfung

o AuRere Schrumpfbehinderung

Unter der Annahme, dass beim Einsatz von LTT-Zusatzwerkstoffen stets eine makroskopi-
sche inhomogene Aufmischung vorliegt, kdnnte auch die in [134] gemachte Beobachtung
(Bild 2.21-rechts) durch den Aufmischungseffekt begriindet werden. Hier wurde festgestellt,
dass eine mit einem LTT-Zusatzwerkstoff mit Mg = 210 °C hergestellte einlagige Schweil3-
probe unter anwachsendem Einspanngrad eine zunehmende Verbesserung gegentuber der
Kaltrissanfalligkeit aufweist (Bild 2.21-rechts), wahrend eine mit einem LTT-Zusatzwerkstoff
mit Mg = 400 °C hergestellte einlagige Schweillprobe ein véllig gegensatzliches Verhalten
aufweist. Die Autoren liefern hierfiir das alleinige Argument, dass durch den zunehmenden
Einspanngrad die freie Schrumpflange reduziert wird und sich dadurch letztendlich héhere
Druckspannungen aufbauen kdnnen. Wie die vorliegende Arbeit jedoch belegt, werden die
durch den Aufmischungseffekt verursachten maximalen SE-Differenzen durch die duRRere
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Schrumpfbehinderung, also durch einen gegeniiber der latenten Schrumpfung erhdhten
Einspanngrad, um bis zu ~50 % verringert (Tabelle 5.1). Die hierdurch reduzierten SE-
Gradienten wirken somit weniger schadigend auf die betroffenen Werkstoffbereiche und
auch die Gefahr einer etwaigen Uberkritischen Wasserstoffiibersattigung wiirde vermindert.

SE im Volumen bei duBerer Schrumpfbehinderung
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Bild 5.28 Aufmischungseffekt - duere Schrumpfbehinderung

Tabelle 5.1 SE-Differenzen unter variablen Einspannbedingungen — (Bild 5.27/5.28-links)

maximale SE-Differenzen in der Schweilnahtmitte in MPa
Aoy, maxl |AUW, maxl |AGZZ, max|
latent schrumpfend 679 907 89
auBere Schrumpfbehinderung 373 484 39

Betrachtet man die soeben aufgefiuihrten Untersuchungsbeispiele, so wird der in Bild 2.2
[54] schematisch aufgezeigte Zusammenhang zwischen einem zunehmenden Einspann-
grad und dem damit einhergehenden Anwachsen der SE bestatigt. Wie jedoch aus Bild
5.27/5.28 (Tabelle 5.1) fur die Falle der inhomogenen Aufmischung deutlich hervorgeht,
werden die in Tiefenrichtung der Schweillverbindung auftretenden SE-Gradienten bezig-
lich jeder einzelnen SE-Komponente durch den erhdhten Einspanngrad verringert. Werden
also LTT-SchweilRverbindungen 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 MV T-Test waren nur die Schweiproben vollkommen Heil3-
rissfrei, welche unter Anwendung von reinen Schweil’gitern mit Cr-Ni-Summen von
Cr + Ni 17 wt % hergestellt wurden. Auf Grund der Heifrissanfalligkeit sind also LTT-
Zusatzwerkstoffe, welche mit Hilfe von Cr-Ni-Summen Cr + Ni > 17 wt % einen signifikan-
ten Restaustenitgehalt aufweisen, bezulglich ihrer SchweilReignung ungeniigend. Wie in
[117, 132, 133] (Bild 2.21-links) gezeigt wurde, unterliegen jedoch gerade die LTT-
Schweillverbindungen einer hohen Kaltrissgefahr, welche im Schweilgut kein Restaustenit
beinhalten beziehungsweise welche Cr-Ni-Summen mit Cr + Ni £ 17 wt % aufweisen, was
wiederum die SchweilReignung dieser LTT-Schweillgliter gefahrdet. Wie bereits im Vorab
argumentiert, konnte hierfir ein ausschlaggebender Grund in dem durch inhomogene Auf-
mischung verursachten Aufmischungseffekt liegen. Zusammenfassend lasst sich sagen,
dass durch die Heifdrissneigung einerseits und durch den Aufmischungseffekt andererseits
der praktische Einsatz von LTT-Schweilgiitern zumindest fir die Herstellung einlagiger
MAG-Schweilverbindungen in Frage zu stellen ist. Hierdurch werden die im Folgenden
weiterfihrenden Variationsrechnungen beziehungsweise die erganzenden Einflussanaly-
sen zum Phanomen des Aufmischungseffektes motiviert.

5.4.4 Einsatz hoherlegierter Zusatzwerkstoffe

Zur besseren Darstellung des Einflusses verschiedener Mg-Temperaturen des LTT-
Schweilguts auf den Aufmischungseffekt wurde auf die direkte Darstellung der SE-Verlaufe
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.

e SchweiBeigenspannungen

Die Anderung der Mg g-Temperatur beziehungsweise der M o- und Mg g-Temperaturen um
-100 K gegenliber dem Referenzfall R3 (Tabelle 3.23) fiihrt im Nahtbereich zu einer merkli-
chen Reduktion der SE-Differenzen Aoyx (Bild 5.29-rechts), wahrend die Differenzen Aoyy
und Aozz nahezu unverandert bleiben. Das Ausmaf des dreidimensionalen Aufmischungs-
effektes wird somit durch den Einsatz eines hoherlegierten LTT-Zusatzwerkstoffs bezie-
hungsweise durch das Herabsetzen der Mg g-Temperaturen leicht verringert, wobei die
durch die inhomogene Aufmischung verursachten SE-Differenzen der jeweiligen SE-
Komponenten weiterhin in einer betrachtlichen Gréenordnung vorliegen.

Die Untersuchungen zu den variablen Einspannbedingungen (Abschnitt 5.4.3) zeigten auf,
dass der Aufmischungseffekt durch das Vorhandensein einer zuséatzlichen auflieren (Quer-)
Schrumpfbehinderung, also durch einen erhéhten Eigenbeanspruchungszustand (Bild 2.3),
in seinem Ausmal} verringert wird. Im nun vorliegenden Untersuchungsbeispiel wird der
Eigenbeanspruchungszustand jedoch nicht durch eine duRere Schrumpfbehinderung be-
einflusst. Vielmehr missen hier richtungsbezogene Zwangungsspannungen wirken, welche
mit der bei -100 K spéater einsetzenden (y—a)-Umwandlung des LTT-Schwei3guts in Zu-
sammenhang stehen. Eine Begriindung zur Reduktion der Differenzen Aayyx wird im folgen-
den Erkladrungsansatz versucht.

Generell gilt, dass im Laufe der Abkihlung einer Schweilverbindung umso gréRere
Schrumpfkréafte wirken, desto niedriger die vorliegende Temperatur ist. Setzt also die
(y—a)-Umwandlung des LTT-SchweiRgutes mit AT = -100 K verzdgert ein, so wirken die
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erhohten Schrumpfkrafte der (y—a)-Volumendehnung des Schweillguts verstarkt entge-
gen. Wie im Zuge der SE-Validierung gezeigt werden konnte (Abschnitt 4.6.4), liegen die
Maximalbetrage der Langseigenspannungen weit GUber denen der Quer- und Normaleigen-
spannungen. Somit sollten also auch die in Langsrichtung wirksamen Schrumpfkrafte de-
nen in Quer- und Normalrichtung auftretenden Schrumpfkraften Gberwiegen. Die somit in
Langsrichtung dominierende Zwangungsspannung wirkt der (y—a)-Volumendehnung des
Schweillguts entscheidend entgegen, was letztendlich die Differenz Aoy verringert.
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Bild 5.29 Verschiebung der Aufmischung zu tieferen Temperaturen

¢ Schweiverzug

Aus der Verringerung der Mg-Temperaturen des LTT-SchweiRguts um AT =-100 K resul-
tiert eine Durchbiegungserhéhung von 40 % (Bild 5.30), was im klaren Kontrast zu den
Resultaten der Variation der durchschnittlichen Mg g-Temperatur (homogene Aufmischung)
aus Abschnitt 5.3 steht. Nach Bild 5.18-links wiirde eine Verringerung der Mg-Temperatur
von Mg g = 295 °C auf Mg g = 195 °C nur zu einer Erhéhung der Durchbiegung von ~12 %
fuhren. Somit folgt, dass die Durchbiegung wesentlich starker vom Aufmischungseffekt
abhangt, als von der durchschnittlichen Mg-Temperatur des im Schwei3nahtbereich homo-
gen umwandelnden Zusatzwerkstoffs. Die ~7 %ige Winkelverzugszunahme zeigt im Ver-
gleich zu den Variationsrechnungen der durchschnittlichen Mg g-Temperatur (homogene
Aufmischung) aus Abschnitt 5.3. nahezu das gleiche Ausmal auf. Nach Bild 5.18-rechts
wirde eine Verringerung der Ms-Temperatur von Mg o = 295 °C auf Mg 5 = 195 °C auf eine
Zunahme des Winkelverzugs von ~8 % flihren. Somit ist der Einfluss der durchschnittlichen
Mg g-Temperatur auf den Winkelverzug gegeniber 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 héherlegierter LTT-
Zusatzwerkstoffe flihrte gegeniiber 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 werkstoffschadigenden Ausmaly auf. Weiterhin
folgt, dass sich der Aufmischungseffekt bezliglich der analysierten SV-Komponenten domi-
nierend auf die Durchbiegung auswirkt, wahrend 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
AM p g der in Abschnitt 5.4.4 untersuchten Fallbeispiele (Tabelle 3.24). Die zugehdrigen
Durchbiegungen und Winkelverzige sind in Bild 5.33 dargestellt.

¢ SchweiBeigenspannungen

Mit Verringerung der Temperaturdifferenz AM , g zeigt sich eine deutliche Abnahme der
SE-Differenzen Aoxyx und Aovyy, wahrend die SE-Differenz Aoz, davon kaum beeinflusst ist.
Die Variation der Temperaturdifferenz AM , g Ubt bei Herabsetzung der durchschnittlichen
Ms-Temperatur auf Mg g = 195 °C (Bild 5.31-rechts) einen geringeren Einfluss auf die SE-
Differenz Aoxx aus, als es bei der durchschnittlichen Mg-Temperatur von Mg g = 295 °C der
Fall ist (Bild 5.31-links). Wie bereits zum Einfluss des Aufmischungseffektes beim Einsatz
héherlegierter Zusatzwerkstoffe argumentiert, ist dies durch die in Langsrichtung dominie-
rende Zwangungsspannung wahrend der (y—a)-Volumendehnung des Schweillguts be-
griindbar. Fir beide Untersuchungsbeispiele (Mg g = 295 °C, M o = 195 °C) beeinflusst die
AMg p p-Variation die SE-Differenz Agyy nahezu gleichermalien. Diese Ergebnisse unter-
mauern die bereits in Abschnitt 5.4.4 getroffene Aussage, dass der Aufmischungseffekt von
der verringerten M g-Temperatur groBtenteils unabhangig ist und im Wesentlichen vom
Grad der inhomogenen Aufmischung beeinflusst wird.

Beachtlich ist, dass sich durch die mit AMg pp = -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 AM, ».g-Temperaturdifferenzen

Die grofe Auswirkung der mit AM , g = -17,5 K relativ kleinen Temperaturdifferenz auf die
lokalen SE ist auf die zeit-/ temperaturverzdgerte Ausbildung der Martensitanteile zwischen
den direkt oberhalb und unterhalb der Grenzschicht angrenzenden Werkstoffbereichen
zurlickzufiihren. Hierzu ist in Bild 5.32 die Entwicklung des Martensitanteils und die ent-
sprechenden (y—a)-Querdehnungen der Schmelzbadbereiche A und B in Abhangigkeit
von der Temperaturanderung AT dargestellt. Die bereits bei AT =-17,5K aus einem
~40 %igen Martensitanteil resultierende absolute Querdehnung betragt ~0,275 %. Deshalb
werden im Zuge der (y—a)-Umwandlung des gegeniiber Bereich A spater umwandelnden
Bereichs B grof3e plastische Dehnungen in dem in der Nahe der Grenzschicht befindlichen
Werkstoffbereich A induziert, wodurch sich zwischen den direkt aneinander angrenzenden
Zonen der Schmelzbadbereiche A und B erhebliche SE-Differenzen aufbauen mussen.
Somit wird klar, dass die durch die inhomogene Aufmischung verursachten SE-Differenzen
mafgeblich vom Unterschied der bereits gebildeten Martensitanteile zwischen den direkt an
der Grenzschicht befindlichen oberen und unteren Werkstoffbereichen abhangen.
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Bild 5.32 Martensitanteil und Querdehnung in Abhéngigkeit der Temperaturdnderung
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e SchweiBverzug

Fur Mg g = 295 °C nimmt die Durchbiegung mit kleiner werdender Temperaturdifferenz
AMg ,p monoton zu (Bild 5.33-links). Im Gegensatz dazu tritt bei Msg=195°C fir
AM 5 = 70 K ein Durchbiegungsmaximum auf. Fir beide Untersuchungsfélle zeigt sich ein
signifikanter Einfluss des inhomogenen Aufmischungsgrades auf die Durchbiegung. Fur
Ms g =295 °C und Mg g = 195 °C treten bei der Variation von AM, , g die gleichen qualitati-
ven und annahernd ahnliche quantitative Winkelverzugsanderungen auf. Zudem zeigt sich,
dass der Winkelverzug nur wenig von den Temperaturdifferenzen AM , g und somit kaum
vom inhomogenen Aufmischungsgrad beeinflusst wird.
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Bild 5.33 Durchbiegung und Winkelverzug unter Variation des Aufmischungsgrades

Die Simulation verschiedener inhomogener Aufmischungsgrade wurde durch die Variation
der Temperaturdifferenz AM; , g durchgeflinrt. Es zeigte sich eine Abhéangigkeit der SE-
Differenzen beziehungsweise des Aufmischungseffektes vom inhomogenen Aufmi-
schungsgrad, welche maRgeblich durch die Unterschiede der in den Bereichen A und B
des Schmelzbadbereichs gebildeten Martensitanteile verursacht wird. Weiterhin wurde klar,
dass selbst geringfligige inhomogene Aufmischungsgrade zu einem ausgepragten Aufmi-
schungseffekt fihren. Zudem war auf die Durchbiegung ein signifikanter Einfluss des inho-
mogenen Aufmischungsgrades zu beobachten, wahrend der hierdurch geédnderte Winkel-
verzug beziiglich seiner relativen Anderung 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 zugehdrigen Durchbiegun-
gen und Winkelverzige sind in Bild 5.35 zu finden.

e SchweiBeigenspannungen

Fir die SE-Komponenten oyxx und ayy ist ein monotoner Riickgang der SE-Differenzen mit
zunehmendem Restaustenitgehalt zu beobachten. Dies trifft fir o,z nur fir den mittleren
Schmelzbadbereich zu, da sich im Ubergangsbereich zur WEZ die Spannungsdifferenzen
leicht erhdhen. Diese mit zunehmendem Restaustenitgehalt zu beobachtende Abschwa-
chung des Aufmischungseffektes steht in Einklang mit der im Analysefall zur Variation der
Temperaturdifferenz AM; , g getroffenen Schlussfolgerung, dass der Aufmischungseffekt
im Wesentlichen vom Unterschied der jeweiligen Martensitanteile der in Grenzschichtnéhe
befindlichen oberen und unteren Werkstoffbereiche abhangt.
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Bild 5.34 Restaustenit S960QL — CN 13/4-1G®

¢ Schweifverzug

Mit anwachsendem Restaustenitgehalt fallt die Volumenexpansion des Schmelzbadbe-
reichs B gegeniiber dem Bereich A entsprechend geringer aus. Die dadurch in Langsrich-
tung der Schweil’naht reduzierte Schubwirkung des Schmelzbadbereichs B vermag somit
weniger den (Langs-)Schrumpfkraften entgegenzuwirken, wodurch sich die Durchbiegung
mit zunehmenden Restaustenitgehalt verstarkt (Bild 5.35-links).

Die Anderung des Winkelverzugs verhlt sich zur Durchbiegungsénderung entgegenge-
setzt (Bild 5.35-rechts). Hier fuhrt die mit anwachsendem Restaustenitgehalt geringer wer-
dende Volumenexpansion des Schmelzbadbereichs B dazu, dass im unteren Bereich der
Schweiflnaht verstarkt Querschrumpfung auftritt, wodurch sich der Winkelverzug verringert.
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Bild 5.35 Durchbiegung und Winkelverzug unter Restaustenitvariation

Zur Reduzierung der Kaltrissanfalligkeit von LTT-SchweilRverbindungen sollen LTT-Zusatz-
werkstoffe eingesetzt werden, mit deren Hilfe auf Grund der stark herabgesetzten M-
Temperaturen unvollstadndige (y—a)-Umwandlungen und dadurch signifikante Restauste-
nitgehalte erzwungen werden [117, 133]. Wie eben gezeigt wurde, kdnnte hiermit ein még-
liche Aufmischungseffekt und somit die im Schmelzbadbereich auftretenden SE-Gradienten
reduziert werden. Dennoch wirde durch den Einsatz dieser LTT-Zusatzwerkstoffe eine
erhdhte Heilrissanfalligkeit in Kauf genommen werden [135] und die hochfesten Schweil3-
verbindungen wirden wegen des Restaustenitgehalts an Gesamtfestigkeit einbliRen.
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6 Zusammenfassung

Diese Arbeit beschaftigte sich mit dem Aufbau und dem Einsatz experimentell abgesicher-
ter thermomechanischer FEM-Modelle zur Schweil3struktursimulation von hochfesten, ein-
lagigen Schweil3verbindungen, zu deren Fertigung artgleiche und nichtartgleiche Zusatz-
werkstoffe zum Einsatz kamen. Um die Nachvollziehbarkeit der Berechnungsergebnisse zu
ermoglichen, wurden die Modellierungsschritte umfangreich offengelegt. Der Fokus dieser
Arbeit richtete sich dabei auf die realitdtsnahe Reproduktion der Schweifleigenspannungen
(SE) und des Schweiflverzugs (SV) um anschliel’end werkstoffbezogene Einflussanalysen
auf die SE- und SV-Ausbildung durchzufiihren. Sowohl im Zuge der experimentellen Vali-
dierung, als auch in den darauf aufbauenden Einflussanalysen werden alle drei Haupt-
spannungskomponenten und die Schweillverzugsgrundtypen Durchbiegung und Winkel-
verzug gleichermafien betrachtet.

Im ersten Schritt dieser Arbeit kam es unter Anwendung des MAG-Verfahrens zur Anferti-
gung von Referenzschweilungen, wobei hochfeste Grundwerkstoffe mit Hilfe von artglei-
chen und nichtartgleichen Zusatzwerkstoffen einlagig verbunden wurden. An den Schweil3-
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 Rdntgen- und Neutronbeu-
gungsmessverfahren. Zudem wurde an einem Nahtquerschliff einer nichtartgleichen
Schweillverbindung die chemische Elementverteilung mit Hilfe der wellendispersiven Ront-
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 13/4-1G® chargengleiches Probenmaterial gewon-
nen und die thermometallurgischen und thermomechanischen Werkstoffkennwerte nahezu
vollstandig mit Hilfe eines Gleeble®-Systems erfasst. Die Experimente zur Charakterisie-
rung der Umwandlungsplastizitdt und des dehnratenabhangigen Warmzugverhaltens be-
dingten die Entwicklung speziell angepasster Versuchs- und Auswertemethodiken. Da es
ein Hauptanliegen war, eine Materialdatenbank fir die Schweif3struktursimulation zu gene-
rieren, basierten alle notwendigen Austenitisierungsvorgange auf MAG-typischen Schweil3-
zeittemperaturzyklen. Die so gewonnen Werkstoffkennwerte wurden in der Datenbank
hinterlegt und dienten als Berechnungsgrundlage der Schweil3struktursimulationen.

AnschlieBend wurde die Geometrie der Schweildreferenzfalle 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-SchweilRverbindung beobachte-
te inhomogene Aufmischung bei der Modellierung des martensitischen Umwandlungsver-
haltens beriicksichtigt. Obwohl sich die Schweilireferenzfalle jeweils in ihren Festigkeits-
klassen und Umwandlungsverhalten unterscheiden, konnten in allen Fallen die experimen-
tell erfassten SE und die SV erfolgreich nachgebildet werden.

Die experimentell abgesicherten Modelle der artgleichen und nichtartgleichen S960QL-
Schweifldverbindungen wurden fiir numerische Einflussanalysen genutzt. Neben den Ein-
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flissen der Warmzugkurven, der Umwandlungsplastizitdt und des martensitischen Um-
wandlungsverhaltens des LTT-Schweilguts 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-Schweif3verbindungen:

1.) Das temperaturabhangige Warmzugverhalten wurde fiir den hochfesten Grundwerkstoff
S960QL und den LTT-Zusatzwerkstoff CN 13/4-1G® basierend auf zwei Dehnratenkonzep-
ten bestimmt, wobei jeweils eine konstante (niedrige) und eine temperaturabhangige (er-
hohte) Dehnrate angewandt wurde. Anhand der hieraus folgenden unterschiedlichen
Warmzugkurvendatensatze 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 Datensatze beeinflusst. Hier fihrte
das temperaturabhangige Dehnratenkonzept zu einer erheblichen Verbesserung der SV-
Berechnungsergebnisse. Sind also im Vorfeld von Schweilstruktursimulationen Experimen-
te zum Warmzugverhalten notwendig und wird zugleich auf die Einbindung eines dehnra-
tenabhangigen Verfestigungsmodells innerhalb der thermomechanischen Modellentwick-
lung verzichtet, so werden durch die Anwendung des in dieser Arbeit vorgestellten tempe-
raturabhangigen 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 temperaturabhangigen FlieRgrenzen ab 600 °C aufwarts ideal plastisches
FlieBverhalten angenommen. Im zweiten Ansatz wurden zusétzlich die fur 600 °C experi-
mentell bestimmten FlieRgrenzen fiir alle Temperaturbereiche oberhalb von 600 °C (ber-
nommen. Beide Ansatze fiihren gegeniiber dem Einsatz vollstandig multilinearer Datensat-
ze zu einer hinreichend qualitativen SE-Ubereinstimmung, jedoch treten in der WEZ insbe-
sondere fir die Langseigenspannungen quantitativ wesentlich zu hoch berechnete Werte
auf. Weiterhin fiihren beide Ansatze im Vergleich zu den validierten SV-Komponenten
Durchbiegung und Winkelverzug zu gro3en Abweichungen. Somit kann der in der Literatur
oft auffindbare Berechnungsansatz des ideal plastischen FlieBverhaltens nicht angewendet
werden, wenn zuverldssige SE- und SV-Berechnungen erwartet werden. Weiterhin wurde
deutlich, dass beide Ansatze zu relativ ahnlichen SE-Berechnungsergebnissen flhren,
obgleich sich deren Beschreibung des Verfestigungsverhaltens oberhalb von 600 °C stark
unterscheidet. Hieraus folgt, dass der SE-Zustand maf3geblich durch die korrekte Vorgabe
des Verfestigungsverhaltens im Temperaturbereich von 600 °C abwarts 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 AT = 200 K im Modellaufbau implementiert, wahrend im
zweiten Schritt AT = 300 K gewahlt wurde. Die Berechnungen mit AT = 200 K lieferten fir
die SE und fiir den SV eine exzellente Ubereinstimmung mit den Referenzberechnungen
(AT = 100 K), wodurch der experimentelle Aufwand zu Bestimmung des Verfestigungsver-
haltens bereits um 50 % reduziert werden kann. Wird das Verfestigungsverhalten fir den
Temperaturbereich der austenitischen Ruickumwandlung des Zusatzwerkstoffs vorgegeben,
so sind selbst bei einem Warmzugkurvenabstand von AT = 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 Umwandlungsplastizitat (UP) zeigen auf, dass diese zur
SE-Berechnung beriicksichtigt werden muss. Fir den latent schrumpfenden Fall als auch
fir den Fall mit duRerer Schrumpfbehinderung verhalten sich die SE-Anderungen zwischen
der artgleichen und der LTT-SchweilRverbindung unter K-Variation qualitativ gleich, wobei
fur die LTT-Schweillverbindung vor allem im Bereich der SchweilRnaht quantitativ gréRere
Anderungen auftraten. Diese gréReren Anderungen sind auf die Wirkung der tieferen mar-
tensitischen Umwandlungstemperatur des LLT-Schweilguts zurtickzufiihren, da die grofer
ausfallende Volumenexpansionen des LTT-Schweilguts héhere Umwandlungsspannungen
aufbauen kann, was wiederum den UP-Effekt verstarkt. Aus den nahezu gleichen SE-
Anderungen zwischen den latent schrumpfenden Fallen und denen mit duReren Schrumpf-
behinderungen folgt weiterhin, dass die Auswirkung der UP weitestgehend unabhangig von
Einspanngrad sein muss. Wahrend es fir die folgerichtige SE-Berechnung der artgleichen
Schweillverbindung ausreicht, den UP-Parameter K in seiner realen Grofenordnung vor-
zugeben, so sollte im Fall der LTT-Schweifverbindung der UP-Parameter K in seiner kor-
rekten GroRe gewahlt werden. Wenn die realitdtsnahe SV-Berechnung im Vordergrund
steht, so kann dies sowohl fiir die artgleiche als auch fiir die LTT-Schwei3verbindung durch
die Vernachlassigung der UP vorgenommen werden.

5.) Die schrittweise Verringerung der Mg-Temperatur des LTT-Schwei3guts zeigt auf, dass
sich die einzelnen SE-Komponenten unter dem Einfluss der Mg-Temperatur zum Teil sehr
gegensatzlich verhalten kdnnen. Hierbei ist es entscheidend, ob die Auswertungen auf den
Oberflachen oder im Volumen vorgenommen werden und ob es sich um den Schweil3naht-
bereich oder um den Bereich der WEZ handelt. Je nachdem welche SE-Komponente man
wo reduzieren mdchte, erscheint eine Reduktion der Umwandlungstemperatur mehr oder
weniger sinnvoll. Die in der Literatur oft auffindbare Aussage, dass der SE-Zustand durch
die Verringerung der Mg-Temperatur des LTT-Schweilguts pauschal herabgesetzt wird,
kann somit nicht bestatigt werden. Gleiches gilt fir den in der Literatur stets als positiv
herausgestellten Einfluss von LTT-SchweilRgiitern 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-Schweil3guts wesentlich verstarken kann.

6.) Im Schmelzbadbereich der LTT-Schweillverbindung wurde erstmals eine makrosko-
pisch inhomogene Aufmischung des hochlegierten LTT-SchweilRguts 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 (y—a)-Umwandlungsverhalten dieser beiden Bereiche wurde im thermomechani-
schen Modellaufbau durch die Implementierung unterschiedlicher Mg-Temperaturen be-
rucksichtigt. Die Berechnungsergebnisse offenbarten, dass im Nahbereich der Grenzflache
dieser beiden diskret getrennten Bereiche steile SE-Gradienten und groRe Zug- bezie-
hungsweise Druckspannungen vorherrschen, welche im Fall einer homogenen Aufmi-
schung nicht auftreten. Der durch die inhomogene Aufmischung veranderte SE-Zustand
wird in dieser Arbeit erstmalig als Aufmischungseffekt definiert.

7.) Die Berechnungen fihrten unter der Berlcksichtigung der inhomogenen Aufmischung
gegenuber einer theoretisch angenommenen homogenen Aufmischung zu einer Verbesse-
rung der nachgebildeten SE auf den Oberflachen. Im Volumen der Schweifverbindung war
diesbezliglich kein klarer Trend erkennbar. Letzteres ist durch die technisch begrenzte
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Messauflésung des Neutronenbeugungsverfahrens begriindet, wodurch 6rtlich stark kon-
zentrierte SE-Gradienten und SE-Maxima nicht ausreichend ortsaufgeldst nachgewiesen
werden kénnen. Hier zeigt sich ein deutlicher Vorteil der numerischen Schweil3struktursimu-
lation, welche in der Lage ist, solche SE-Charakteristika nachzuweisen. Hinsichtlich der SV-
Berechnungen resultiert aus der Bericksichtigung 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 (y—a)-Umwandlung des LTT-SchweiRguts
signifikante Unterschiede. Im Hinblick auf die SV-Berechnung von LTT-Mehrlagenschwei-
Rungen ist dies beachtenswert. Werden namlich Zwischenlagentemperaturen gewahlt,
welche sich im Temperaturbereich beziehungsweise im Zeitfenster der (y—a)-Umwandlung
der vorherigen Schweillraupe befinden, so summieren sich die Unterschiede zwischen
Berechnungen mit homogener und inhomogener Aufmischung auf, wodurch sich groRe SV-
Unterschiede zwischen den beiden Berechnungsansatzen einstellen kénnen.

9.) Der Aufmischungseffekt zeigte sich durch im Volumen der Schweiverbindung raumlich
hoch konzentrierte groe SE-Differenzen beziehungsweise durch die hieraus resultieren-
den steilen SE-Gradienten, deren Ausmaf} zu einer extremen werkstofflichen Beanspru-
chung fihrt. Da steile SE-Gradienten eine lokale Uberkritische Wasserstoffkonzentration
fordern, kann der Aufmischungseffekt zudem fir die in der Literatur gemachten Beobach-
tungen die Begriindung liefern, warum einlagige LTT-SchweilRverbindungen eine erh6hte
Kaltrissanfalligkeit aufweisen. Neben der Abwesenheit von Restaustenit im Schmelzbadbe-
reich kdnnte nun zusétzlich der Aufmischungseffekt zur Ursachenfindung der erhéhten
Kaltrissanfalligkeit einbezogen werden. Die Annahme, dass der Aufmischungseffekt mit der
Kaltrissanfalligkeit in Korrelation steht, wurde durch Berechnungen mit dufReren Schrumpf-
behinderungen, also mit einem erhéhten Einspanngrad untermauert. Hier fihrte der erhoh-
te Einspanngrad gegeniiber 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-Schweiflungen,
welche jeweils unter variablen Einspannbedingungen gefertigt wurden, ein Riickgang der
Kaltrissanfalligkeit mit zunehmenden Einspanngrad nachgewiesen wurde.

10.) Der Einsatz unterschiedlich hochlegierter LTT-Zusatzwerkstoffe und das Auftreten
verschiedener inhomogener Aufmischungsgrade wurde durch eine Mg-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 Mg-Temperaturen abhangt. Vielmehr zeigt sich eine starke Abhan-
gigkeit des Aufmischungseffektes von der Hbéhe dieses Aufmischungsgrades, welcher
durch eine Verkleinerung beziehungsweise Vergréflerung der Ms-Differenzen der diskret
getrennten Schmelzbadbereiche nachgebildet wurde. Selbst eine gegeniiber dem validier-
ten Referenzfall 75 %ige Reduktion des Aufmischungsgrades fuhrte auf einen ausgeprag-
ten Aufmischungseffekt. Es folgt, dass auch geringe inhomogene Aufmischungsgrade lokal
hoch konzentrierten SE-Gradienten verursachen. Weiterhin flhrte der durch eine gleichma-
Bige Verringerung der Mg-Temperaturen der diskret getrennten Schmelzbadbereiche simu-
lierte Einsatz hoherlegierter LTT-Zusatzwerkstoffe zu einer erheblich gréReren Durchbie-
gung, als es bei einem entsprechenden homogenen Berechnungsansatz der Fall war.
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11.) Zur Reduzierung der Kaltrissanfalligkeit sollen in der Praxis LTT-Zusatzwerkstoffe
eingesetzt werden, welche auf Grund der stark herabgesetzten Mg-Temperaturen signifi-
kante Restaustenitgehalte erzwingen. Die Untersuchungen zum Restaustenitgehalt zeigten
auf, dass hierdurch der Aufmischungseffekt in seinem Ausmal verringert werden kann. Da
jedoch diese LTT-Zusatzwerkstoffe einer erhdhten Heilrissanfalligkeit unterliegen und die
eigentlich hoch-/ hochstfesten Schweilverbindungen auf Grund der signifikanten Restaus-
tenitgehalte an Gesamtfestigkeit einbiflen, ist der Einsatz dieser hoher legierten LTT-
Zusatzwerkstoffe fuir das praktische Verbindungsschweil’en als fragwiirdig 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 Heil3-
rissneigung einerseits und durch den Aufmischungseffekt andererseits der praktische Ein-
satz von LTT-Schweigiitern zumindest firr die Herstellung einlagiger MAG-Schweilverbin-
dungen zu Uberdenken ist. Um die makroskopisch inhomogene Aufmischung beziehungs-
weise den inhomogenen Aufmischungsgrad abzuschwachen, ware eine angepasste
Schweilprozessfiihrung denkbar, welche zu einer homogeneren Verteilung der M-beein-
flussenden Legierungselemente fiihrt.
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