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Kurzfassung

Zu Beginn des 21. Jahrhunderts sind der sparsame Umgang mit fossilen Ressourcen, sowie die
Reduktion des CO,-AusstoBes hochaktuelle Themen. Die deshalb notwendige Steigerung des
thermischen Wirkungsgrades der neu entstehenden Generation an Kraftwerken wird primar durch
eine Anhebung der Dampfparameter Druck und Temperatur erzielt. Dies erfordert den Einsatz neuer
hoch kriechfester Materialien im Kraftwerksbau. Es zeichnet sich dabei ab, dass in jenen Bereichen,
wo die Temperaturen am hochsten sind, Nickelbasis-Legierungen zum Einsatz kommen und Uberall
dort, wo es die Temperaturen erlauben, auf moderne 9-12% Cr-Stdhle zuriickgegriffen werden wird.
Die Verbindung dieser Werkstoffe miteinander stellt neue Herausforderungen an die

Schweiftechnik.

In der vorliegenden Diplomarbeit wurden Dissimilar Schweilverbindungen bestehend aus der
Nickelbasis-Legierung Alloy 625 mit dem martensitischen 9% Cr-Stahl COST CB2 untersucht. Dabei
kamen drei verschiedene SchweiBverfahren, namlich das Lichtbogenhandschweien, das MIG-
Massivdrahtschweiffen und das MAG-Filldrahtschweifen zum Einsatz. Das Ziel dabei war die
Untersuchung der SchweiBeignung der verschiedenen Schweillverfahren in Anlehnung an die
Schweillverfahrenspriifung nach EN ISO 15614-1. Dazu wurden sowohl metallographische
Untersuchungen am Lichtmikroskop und am REM (Rasterelektronenmikroskop), als auch
mechanisch-technologische Priifungen, wie Hartemessungen, Zugversuche, Seitenbiegeversuche und
Kerbschlagbiegeversuche durchgefiihrt. Zum besseren Verstdndnis der metallurgischen Ablaufe
wahrend der Erstarrung der Nickelbasis-SchweiBgiliter, wurden mittels der Software MatCalc
Erstarrungssimulationen ausgearbeitet. Es stellte sich heraus, dass das LichtbogenhandschweifRen die
geringste HeiRrissanfalligkeit zeigt. Darlber hinaus kann davon ausgegangen werden, dass dieser

Schweillprozess alle Anforderungen der EN ISO 15614-1 erfiillen wird.




Abstract

At the beginning of the 21th century the economical use of fossil resources and the reduction of CO,
output are important topics facing the energy industry. It is necessary to increase the thermal
efficiency of fossil power plants, which can be primary achieved by increasing the pressure and
temperature of the steam. To meet these requirements new high creep resistant materials must be
used in the construction of modern power plants. One of the solutions is the usage of nickel-based-
alloys at high temperature areas and for financial reasons 9-12% Cr-steels at lower temperature
areas. The joining of these materials is one of the main challenges facing the welding community due

to hot cracking of the weld joints.

This diploma thesis deals with the investigation of a dissimilar-weld-joint of the nickel-based alloy
type 625 and the martensitic 9% Cr-steel COST CB2. Three different welding procedures were used,
namely shielded manual arc welding, MIG welding with solid wire electrode and MAG welding with a
flux-cored electrode all of type Alloy 625. The main goal of this work was to study the applicability of
the various welding processes according to the welding qualification process in EN ISO 15614-1. In
this work metallographic investigations with the light optical microscope and scanning electron
microscope as well as mechanical tests like hardness measurements, tensile tests, side bend tests,
and notch impact tests were carried out. For better understanding of phase transformations during
solidification, simulations were performed using the software MatCalc. It was determined that the
manual arc welding was the best welding procedure because of the lowest hot cracking
susceptibility. Moreover it is expected that this welding procedure is able to meet all of the

requirements according to EN ISO 15614-1.
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Einleitung

1 Einleitung

Der weltweit steigende Energiebedarf, die zunehmende Knappheit der Ressourcen und die
gleichzeitige Forderung nach Emissionsminderung sind Herausforderungen, denen sich unsere
Gesellschaft jetzt und in den nachsten Jahren stellen muss. Laut dem Forschungsbericht WETO der
Europédischen Kommission (1) wird der weltweite Energiebedarf im Zeitraum von 2000 bis 2030

jahrlich um 1.8% ansteigen.

billion tonnes of oil equivalent

1980 1990 2000 2010 2020 2030
M Coal M Oil M Gas Nuclear M Hydro M Biomass

Other renewables

Abbildung 1.1 Zukiinftiger weltweiter Primar-Energiebedarf (2).

Um den zunehmenden Bedarf an Energie decken zu kdnnen, ist davon auszugehen, dass das Welt-
Energiesystem auch weiterhin von fossilen Brennstoffen dominiert und im Jahr 2030 sogar an die
90% des Energiebedarfs abdecken wird. Dabei wird Ol die Hauptenergiequelle stellen, gefolgt von

Kohle und Erdgas (1).

Die Steigerung des thermischen Wirkungsgrades fossil befeuerter Kraftwerke kann einen
entscheidenden Beitrag zur Reduzierung der Treibhausgase und zur effizienteren Nutzung
vorhandener Ressourcen liefern. Eine Anhebung des Wirkungsgrades um ~10% (von 37 auf 47%)
bringt zum Beispiel bei einem 750 MW Kraftwerk unter der Annahme von 60% Kapazitdtsausnutzung
eine Verringerung des CO, AusstolRes um 22%, dies wiirde eine Reduktion von 700.000 Tonnen CO,

pro Jahr bedeuten. Die durchschnittlichen Warmekraftwerks-Wirkungsgrade liegen bei ~42% in
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Osterreich, in der EU bei ~38% und weltweit bei ~36%; angestrebt wird eine Wirkungsgradsteigerung
auf bis zu 55% (3). Ein wichtiger Aspekt dabei ist eine Anhebung der Frischdampfparameter Druck
und Temperatur. Diese MalRnahme erfordert allerdings die Entwicklung und den Einsatz neuer

Materialien, welche den Temperaturen bzw. den Kriechbelastungen standhalten kénnen.

Von den Kraftwerksbetreibern wurde folgendes Anforderungsprofil an die neuen Werkstoffe gestellt

(4):

e Ausreichende Zahigkeit fiir rasche Lastwechsel und eine gute Duktilitdt zur Erfillung der
Abnahmekriterien der Kraftwerkbetreiber.

e Vergleichbare Oxidationsbestandigkeit wie 12% Cr-Stahle.

e Zeitstandfestigkeit, die Gber jener, von heute Ublichen warmfesten Stihlen liegt.

e Gute SchweiBbarkeit und Langzeiteigenschaften von SchweilRverbindungen in Anlehnung an
den Grundwerkstoff.

e Wettbewerbsfdhige Verarbeitungs- und Herstellkosten.

Friihere Kraftwerke wurden als Grundlastkraftwerke ausgelegt, dabei wurden keine Lastwechsel in
der Konstruktion berticksichtigt. Fir moderne Dampfkraftwerke ist es allerdings zwingend notwendig
auf Anderungen des Elektrizitdtsbedarfes durch Lastwechsel zu reagieren (5). Es zeichnet sich dabei
der Trend hin zu 9-12% Chromstdhlen ab. Diese besitzen im Vergleich zu austenitischen Werkstoffen
eine geringere Warmeausdehnung und eine hohere Warmeleitfahigkeit und verursachen somit
geringere Warmespannungen. Diese Vorteile macht man sich vor allem bei Lastwechsel zu Nutze, da
An- und Abfahrvorgange schneller vonstattengehen kénnen (6). Als weitere Nachteile austenitischer
Werkstoffe sind die hohere Anfilligkeit auf Spannungsrisskorrosion und der Gefahr der
Rissentwicklung durch Warmespannungen bei voluminésen Komponenten zu nennen (4). Aufgrund
der im Vergleich zu austenitischen Stdhlen relativ kostenglinstigen Legierungskonzeption der 9-12%
Cr-Stahle ergeben sich auch 6konomische Vorteile. Grundsatzlich kann davon ausgegangen werden,
dass sich ferritische Stahle fiir Rohre bis zu einer Temperatur von 650°C eignen. Bei Temperaturen bis
zu maximal 700°C kénnen fir spezielle Anwendungen vereinzelt noch austenitische Stdhle zum
Einsatz kommen. Ab diesen Temperaturen sind Nickelbasis-Legierungen nicht zuletzt wegen ihrer

hervorragenden Kriechbestindigkeit bei diesen hohen Temperaturen konkurrenzlos (7).

In Europa wurde 1971 durch eine Ministerkonferenz das Projekt COST (European Cooperation in
Science and Technology) mit dem Ziel einer Werkstoffentwicklung kriechbestandiger Stdhle

gegriindet (8). Das Projekt beschéftigte sich unter anderem mit der Entwicklung von ferritisch-
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martensitischen 9-12% Chromstahlen. Andere Forschungsprojekte wie etwa MARCKO, COORETEC,

EPRI

oder EPDC forschen ebenfalls an dieser Thematik. Auf dem Gebiet der Nickelbasis-

Werkstoffentwicklung seien beispielhaft die Projekte COORETEC, AD700/TERMIE oder COMTES zu

nennen (9).

Operation : EPDC

Development and Plant

1981-1993

= Turbine and boiler manufaciurers,
steel makers, R&D organizations

* Materials development
= Component manufacture

= Pilot plant operation (SOMW)

1994-2000

* Target : 30MPa, 630°C / 630°C

Power Plant Orders

O
= 1000MW, 24MPa, 593°C,
593C com.97
= 1050MW, 25MPa, 600°C,
810°C com.01

700°C USC project |

7
EPDC FS
(2000~2002)

700°c

USA

Development :
EPRI

* Basic studies (1978-1980)
* Turbine and boiler manufacturers
(1986-1993)

2

EPRI project 1403 (USA, J, EU)
(1990 - 2000)

+ Thick-walled pipe steels

+ Standardisation achieved

* Trial components in service

EPRI project WO9000 (2001~)

{

DOE Vision 21 project (2002~)
+ TA5MW, 38.5MPa, 760°C/760°C

Development :
COST
COST 501 : 1983-1997

= Turbine and boiler manufacturers,
steel makers, utilities, R&D

* Interaction with VGB, Brite-Euram,

Marcko, ECCC etc.
= All major power plant companents
- Targets : 29.4MPa, 600°C / 600°C
29.4MPa, 600°C / 620°C
COST 522 : 1998-2003
* Target : 29.4MPa, 620°C / 650°C

Power Plant Orders
+ d0OMW, 28MPa, 580°C -
580°C a'wm_g,' Thermie (2000~)
- 530MW, 29.4MPa, 580°c, | Marcke de 2
600°C com01 | 38MPa,
700°C/T00°C

Abbildung 1.2 Internationale Materialforschungs- und Entwicklungsprojekte fiir den Kraftwerksbau

(7).
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2 Projektziel

Die Forderung nach immer hoheren Betriebstemperaturen moderner Kraftwerke kann nur durch die

Verwendung geeigneter vor allem kriechbestandiger Materialien erfiillt werden.

Ein probater Weg dabei scheint der Einsatz von hochwarmfesten Nickelbasis-Legierungen in
Bereichen, die jenseits 700°C beansprucht werden kdnnen (3). Da Werkstoffe auf Nickelbasis jedoch
enorm teuer sind, wird man lberall dort wo es die Temperaturen erlauben auf billigere Werkstoffe,
wie etwa 9-12% Cr-Stahle, zuriickgreifen. Das Verbinden dieser beiden Werkstoffe wird dabei die

Schweilltechnik vor neue Herausforderungen stellen.

200 T T T
A Cabon Steel
100 |- A CrMo Low Alloy Steel . =
Ni-Base
O 9-12%Cr Steel Aloys / _
50| O 18%Cr-8%Ni Steel ) 4
B 15%Cr-8%Ni Steel
- < 20-25%Cr Austenitic Steel
3 4 High Cr-High Ni Steel
g If _x'rr.l
S 10 Py -
ke )
L]
2 5} -
&
b}
e o
14 ]
| | |
400 500 600 700 800

Allowable Temperature at 49MPa (°C )

Abbildung 2.1 Zusammenhang zwischen erlaubter Temperatur bei 49 MPa und den relativen
Materialkosten (7).
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Abbildung 2.2 Schnitt durch eine fiir den Einsatz bei 700°C ausgelegte Hochdruck Turbine (10).

Die zurzeit neu entstehende Generation an so genannten USC (Ultra Super Critical) Kraftwerken soll
bereits mit 300 bar bei 625°C betrieben werden. Dabei sollen vor allem die neu entwickelten, mit Bor
und Kobalt legierten martensitischen 9-12% Cr-Stahle zum Einsatz kommen. Derzeit werden weitere
Forschungsarbeiten unternommen, um die Einsatztemperatur der 9-12% Cr-Stdhle auf 650°C
anzuheben, diese Temperatur wird als deren technisch-physikalische Einsatzgrenze angesehen. Das
zuklnftige Ziel ist der Bau von “700°C-Kraftwerken®, wobei in naher Zukunft voraussichtlich verstarkt

Nickelbasis-Legierungen verwendet werden (3).

Thermie

Super Alloys

COST 536
GX13CrMoCoVNbNB10-1-1 (CB2)

COST501/COST 522
CrCoMo(W)VNbNB

EN 10213-2 ™~

GX23CrMoV 12-1 '\ AN
100 7\
‘ 5

Abbildung 2.3 Entwicklungsstufen der Werkstoffe fir USC-Kraftwerke (3).

Creep strength
(105 h) [MPa]

ca 25T
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§D

600 650 700
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SchweilRen wird auch in naher Zukunft das malRgebende Fligeverfahren im Kraftwerksbau sein (9).
Bereits jetzt ist die ,voestalpine Giesserei Traisen” (VAGT) mit Anfragen aus der Industrie Gber
Machbarkeitsstudien von Dissimilar Verbindungen fiir den Kraftwerksbau, zusammengesetzt aus

Nickelbasis-Legierungen mit martensitischen Cr-Stahlen, konfrontiert.

Im Rahmen der vorliegenden Diplomarbeit soll die Dissimilar SchweiRverbindung, bestehend aus
dem warmfesten martensitischen 9% Chromstahl COST CB2 und der Nickelbasis-Legierung Alloy 625,

untersucht werden. Die Grundwerkstoffe wurden bei der VAGT abgegossen.

Im Zuge des Projekts wurden vier ProbeschweilRungen bei der VAGT durchgefiihrt. Dabei kamen

folgende drei HandschweiBverfahren zum Einsatz:

e LichtbogenhandschweiRen mit Stabelektroden vom Typ BOHLER FOX NIBAS 625 (@ 2,5; 3,2;

4 mm)
e  MIG-SchweiRen mit Massivdrahtelektrode vom Typ BOHLER NIBAS 625-I1G (& 1,2 mm)
e MAG-SchweiRen mit Fiilldrahtelektrode vom Typ BOHLER NIBAS 625 PW-FD (& 1,2 mm)

Ziel ist die Charakterisierung der Schweilleignung der drei Schweiverfahren in Anlehnung an die

Schweillverfahrenspriifung EN 1ISO 15614-1 (11).
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3 Literaturiibersicht

3.1 Der warmfeste 9% Cr-Stahl COST CB2

Im Rahmen der Projekte COST 522 und COST 536 wurden verschiedene Legierungsvarianten fiir den
Einsatz bei 625°C getestet. Dabei zeigte sich der mit Bor und Kobalt legierte Werkstoff B2 bzw. die
Gussvariante CB2, als auch die Schmiedevariante FB2, aufgrund deren hervorragenden
Kriechbestdndigkeit als viel versprechende Werkstoffe flir den Einsatz bei diesen hohen

Temperaturen. Die chemische Zusammensetzung des CB2 ist in Tabelle 3.1 dargestellt.

Min. Max
C 0,120 0,140
Si 0,200 0,300
Mn 0,800 1,000
P 0,015
S 0,005
Cr 9,000 10,00
Ni 0,100 0,200
Mo 1,400 1,600
Vv 0,180 0,220
Nb 0,050 0,070
Ti 0,005
Al 0,010 0,020
N 0,010 0,030
B 0,008 0,015
Co 0,900 1,100
Cu 0,100
Fe bal.
Tabelle 3.1 Chemische Zusammensetzung des COST CB2 (wt-%).

3.1.1 Historische Entwicklung der 9-12% Chromstihle

Die erste Entwicklung kriechbestdndiger 12% Cr-Stdhle fand in den 50er Jahren des vorigen
Jahrhunderts statt. Diese Stahle, primar flir den Einsatz in Gasturbinen gedacht, verfiigten (iber hohe
Gehalte an Kohlenstoff und Karbidbildnern. Probleme gab es allerdings bei der Giel8-, Schmied- und

Schweillbarkeit, und bereits nach 10.000 Stunden tiber 550°C fiel die Festigkeit drastisch ab (12).

Mitte der 1970er Jahre entwickelte das Oak Ridge National Laboratory einen 9% Cr-Stahl, der
zusatzlich mit Mo- und mit einem niedrigen C-Gehalt legiert war. Durch spateres hinzulegieren von V,
Nb und N konnte die Kriechbestdndigkeit um 50% im Vergleich zu den damals erhéltlichen 9-12%

Cr-Stahlen erhoht werden. Zur gleichen Zeit wurden auch in Japan Cr-Stahle mit einem dhnlichen
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Legierungskonzept entwickelt, die jedoch lber héhere Cr- (10%), C- (0,14%), Mo- und W-Gehalte
verfigten. Durch niedere Vergilitungstemperaturen wurden eine gute Festigkeit und Harte

gewdhrleistet, bei einer Kriechbestandigkeit dhnlich oder héher zum P91 (12).

Mit dem Ziel, eine Zeitstandfestigkeit von 100 MPa auf 100.000 Stunden bei 600°C zu erreichen,
startete das COST-Projekt (COST 501) 1983 in Europa. Bei den Schmelzversuchen wurden die Ni- und
Cr-Aquivalente so abgestimmt, dass die Bildung vén —Ferrit mdglichst vermieden wird. Erst mit
spateren COST-Projekten kam das Verstandnis Uber die mikrostrukturellen Abldufe und die
Kriechmechanismen und konnten so in die Werkstoffentwicklung einflieRen. Im COST 501 (1983-
1997) wurde vor allem durch die Beigabe von Mo und/oder W eine Verbesserung der
Kriechbestdndigkeit erzielt. Im darauf folgenden COST 522 (1998-2003) konnte diese durch
Beimengung von bis zu 0,01% B und einer Anhebung des Co-Gehalts gesteigert werden. Eine
Anhebung des Cr-Gehalts auf bis zu 11% flihrte zu einer Verbesserung der Oxidationsbestandigkeit,
ohne die Neigung zur 6—Ferritbildung zu erhéhen. Im COST 536 (2004-2009) war man bestrebt, mit
noch hoheren B-Gehalten eine weitere Steigerung der Kriechbestdndigkeit fir den Einsatz bei 650°C

zu erzielen (12).

COST 501 Materials (fo 610 °C) COST 522 Materials COST 536 (2004-2009)
# Forging and casting alloys ({to about 630 °C) {lo 640/650°C)

+ Addition of 1.5 % Mo + Materials with Co (o 3 %) # Materials without Co or

+ Reduction of Crto 9 % and B (10 0.01 %) W but increased B
¢Ppe sleels 9 % Cr = Creep strength — Creep strength

o+ OW (Po1) # Increased Cr (to 11 %) ® C free with nitrides

o AW (ER11) = Oxidation resistance & Optimised Cr (~ 10.5%)

o+ 2W(P92) — Possible need for

coatings
1994 2005 after 2010
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Abbildung 3.1 Entwicklungsstufen der 9-12% Cr-Stahle fir kritische Kraftwerksbauteile (12).
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3.1.2 Legierungselemente

An dieser Stelle sollen die wichtigsten Legierungselemente der 9-12% Cr-Stahle beschrieben werden.
Diese Beschreibung stellt keinen Anspruch auf Vollstandigkeit, da dies den Rahmen der Arbeit
sprengen wiirde und die Wechselwirkungen der einzelnen Elemente oft sehr komplex und teilweise

noch nicht vollstandig erforscht sind.

Bor (B): Geringe Mengen an Bor erhdhen die Kriechfestigkeit von 9-12% Cr-Stahlen drastisch. Die
genauen Mechanismen sind noch nicht vollstéandig geklart. Eine Theorie geht davon aus, dass das
kleine Element Bor (siehe Tabelle 3.6, S.25) mit Leerstellen interagiert und so die Diffusion
verlangsamt. Ein anderes Erklarungsmodell schlieRt aufgrund der geringen Losbarkeit der Matrix flr
das Bor auf die geringe Vergroberungsrate der Karbide. Dabei wird davon ausgegangen, dass das Bor
die Grenzflichenenergie an der Matrix/Ausscheidung herabsetzt (13). Als gesichert gilt, dass Bor die
C-Atome in Karbiden ersetzen kann (z.B.: My3(C,B)¢) und zu deren Stabilisierung beitragt (8). Mit

einem hoheren Gehalt an Bor sinkt die SchweilReignung (HeiRrissanfalligkeit).

Kohlenstoff (C): Ist das bedeutendste und einflussreichste Legierungselement im Stahl. Die
austenitstabilisierende Wirkung ist etwa 30-mal groRer als die des Nickels (14). Mit steigendem
C-Gehalt nehmen die Festigkeit und Hartbarkeit zu, jedoch sinken die Bruchdehnung,
Schmiedbarkeit, SchweiBeignung und Bearbeitbarkeit. Aufgrund der starken Neigung zur
Karbidbildung kann einerseits die Korrosionsbestandigkeit sinken, andererseits liefern diese Karbide

einen entscheidenden Beitrag zur Erhohung der Kriechfestigkeit in 9-12% Cr-Stadhlen (6).

Kobalt (Co): Co gehort zur Gruppe der Austenitbildner, ohne jedoch die A, zu senken, und wird
deshalb auch zur Verringerung der 6-Ferritbildung verwendet. Es kann in der Matrix in hohem Male
gelost werden und bildet selber keine Ausscheidungen, kann aber die Menge an Ausscheidungen
erhdhen (15), darlber hinaus senkt es die Selbstdiffusion der Matrix. Zudem wird in starkem Male

die Anlassbestdndigkeit und Warmfestigkeit erhoht (6).

Chrom (Cr): Cr ist ein starker Ferritbildner und engt das Austenitgebiet ein. Aus diesem Grund
steigert es den Anteil an 6-Ferrit bei Raumtemperatur. Aufgrund seiner Fahigkeit eine Passivschicht
zu bilden, wird die Oxidations- und Korrosionsbestdandigkeit erhoht. Ein Anstieg der Festigkeit wird
sowohl durch Mischkristall- als auch durch Ausscheidungshartung erreicht. Die Zugfestigkeit steigt
um 80-100 N/mm? je 1% Cr; die Streckgrenze wird ebenfalls erhéht, jedoch nicht in gleichem MaRe,

und die Kerbschlagzihigkeit wird verringert. Cr flihrt zu einer drastischen Verminderung der
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kritischen Abklhlgeschwindigkeit, sodass schon bei maRigen Cr-Gehalten eine Wasserabkihlung

aufgrund méglicher Rissbildung nicht mehr méglich ist. Cr-Stihle sind daher Ol- oder Lufthérter (8).

Kupfer (Cu): Kupfer besitzt die Eigenschaft sich unter der Zunderschicht anzureichern, wobei dies
durch das Eindringen in die Korngrenzen bei Warmverformungsprozessen zum “Létbruch” fiihren

kann, weshalb es z.T. als Stahlschadling betrachtet wird (16).

Molybdin (Mo): Verbessert die Korrosionsbestandigkeit gegeniiber reduzierenden Medien (14). Als
Ferritbildner fordert Mo die 6-Ferritbildung in legierten Stdhlen. Durch Ausscheidungs- und
Mischkristallhartung erhoht Mo die Warmfestigkeit des Stahls. Typische Ausscheidungen in denen
Mo zu finden ist, sind MC, M,C, MgC und die Laves-Phase (6), (8).

Mangan (Mn): Da Mn desoxidierend wirkt und aufgrund seiner Fahigkeit Schwefel in Form von
Mangan-Sulfid zu binden, wird die Schweillbarkeit verbessert. Mn setzt die kritische

Abkiihlgeschwindigkeit herab und erhéht somit die Einhartetiefe (16).

Stickstoff (N): Erhoht die Streckgrenze, Festigkeit und die Harte, hingegen werden die Dehnung und
Kerbschlagarbeit herabsetzt. N wirkt in dhnlichem Ausmald wie C als Austenitbildner. Angesichts der
Tatsache, dass Ni die Stabilitdt der Karbidausscheidungen verringert und C die SchweilReignung
herabsetzt, wird N in 9-12% Cr-Stahlen als austenitstabilisierendes Element hinzulegiert. In
ungebundener Form verursacht N durch Blockieren von Versetzungen eine Verspréodung beim
Anlassen (Blausprodigkeit), in gebundener Form wird durch die Bildung von fein verteilten Nitriden

das Kornwachstum eingeschrankt und die Kriechbestandigkeit erhoht (6), (8).

Niob (Nb): Ist ein starker Karbidbildner, dhnlich wie Ti und V. Die gebildeten Karbide vom Typ MX
bleiben lber weite Temperaturbereiche stabil und erhéhen so die Warmfestigkeitseigenschaften
enorm. Durch die starke Affinitdit zu C und N wird die Korrosionsbestdndigkeit verbessert. Als

nachteilig kann das starke Seigerungsverhalten von Nb angesehen werden (6), (16).

Silizium (Si): Ahnlich dem Mn, Al oder Ti wirkt Si als Desoxidationselement und ist somit in allen

Stahlen zu finden (16).

Vanadium (V): Durch die Bildung von sehr fein verteilten MX wird die Streckgrenze und die

Warmfestigkeit erhoht (8), (16).

10
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3.1.3 Gefiigeaufbau der 9-12% Chromstihle

Nach der Warmebehandlung, die fir gewdhnlich ein Austenitisieren, Abschrecken und ein- oder
mehrstufiges Anlassen umfasst, besteht das Grundgefiige aus angelassenem Martensit, der je nach
Legierungskonzeption eine gewisse Menge an O6-Ferrit enthalten kann. Da mit steigendem
6-Ferritanteil die Zahigkeit, Kriechfestigkeit und Warmfestigkeit sinkt, ist man bemiht diesen Anteil

so gering wie moglich zu halten (6), (8), (17).

Folgende Ausscheidungen sind fiir 9-12% Cr-Stahle typisch und haben maRgebenden Einfluss auf die

Eigenschaften des Stahls:

M,;C;: Diese kubisch-flachenzentrierten Karbide besitzen eine hohe Affinitat zu Chrom aus dem sie
zum groBten Teil bestehen (und im geringeren Anteil aus Fe, Mo und V) und sie sind die am

haufigsten vorkommenden sekunddren Phasen in Stahlen mit hohen Chromgehalt (9), (18).

MX: Diese kubisch-flichenzentrierten Teilchen kommen hauptsédchlich in Form von Niob-
Karbonitriden (Nb(C,N)) oder Vanadium-Karbonitriden (V(C,N)) vor (9). Da diese Teilchen sehr klein
sind und fein verteilt in der Matrix vorliegen, stellen sie eine wirksame Barriere fiir die Bewegung von
Versetzungen dar, und tragen somit entscheidend zur Sekundarharte und Festigkeit bei (8).
Untersuchungen zeigten, dass Proben mit einem hohen Anteil an MX Ausscheidungen (BO, CB2, FN2)
Uber eine hohe Zeitstandfestigkeit verfligen. Da diese Teilchen zu keiner (V-reiche MX) bzw. nur zu
sehr geringer Vergroberung (Nb-reiche MX) neigen, kann die Kriechfestigkeit gerade in Stahlen mit

vergrobernden M,;C Karbiden stark verbessert werden (6), (19).

M,X: Diese hexagonale Ausscheidung besteht hauptsachlich aus Cr und zu einem geringeren Teil aus
V, die restlichen Anteile setzen sich aus Fe, Mo, W und Nb zusammen. Sie liefert wie die MX-
Karbonitride einen entscheidenden Beitrag zur Ausbildung der Sekundarhdrte. M,C ist eine
metastabile Phase und kann sich nach langeren Haltezeiten bei entsprechenden Temperaturen in

M,3C¢ umwandeln (8), (9).

Laves-Phase A,B: Diese intermetallische hexagonale Verbindung in Form von (Fe,Cr),(Mo,W)
entsteht in Cr-Stahlen erst bei einer Auslagerung im Temperaturbereich von 500 bis 700°C nach
1000-3000 Stunden. Aufgrund der Neigung zur Vergroberung, der geringen Teilchenpopulation,
sowie der Verarmung der Matrix an Mo und W (Mischkristallverfestiger) wird vermutet, dass diese

Phase einen negativen Einfluss auf die Kriechbestandigkeit hat (6).

11
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Modifizierte Z-Phase: Nach heutigem Erkenntnisstand ist diese Phase hauptverantwortlich fir den
Rickgang der Zeitstandfestigkeit martensitischer Stdhle. Untersuchungen zeigten, dass diese Phase
(Cr(V,Nb)N) die fur die Kriechbestdandigkeit so wichtigen MX-Teilchen auflést und zu sehr wenigen
und groRen Partikeln heranwéachst und folgedessen nicht mehr zur Ausscheidungsverfestigung
beitragen kann. Derzeit werden zwei unterschiedliche Wege verfolgt um den mit der mod. Z-Phase
verbundenen Abfall der Zeitstandfestigkeit zu unterbinden. Einerseits wird tGber thermodynamische
Berechnungen versucht die Bildung der mod. Z-Phase soweit wie moglich hinauszuzégern, sodass
diese die Lebensdauer von Bauteilen nicht mehr einschrankt. Ein anderer viel versprechender
Losungsweg, unter dem Titel ,Z-Concept”, wird derzeit von einer Technischen Universitat in
Danemark verfolgt. Dabei zeigte sich, dass der Cr-Gehalt den gréRten Einfluss auf die Treibkraft, und
somit die Bildungsgeschwindigkeit der mod. Z-Phase, hat. Ein Cr-Gehalt unter 9% fihrt zu einer sehr
langsamen Z-Phasenausscheidung, wobei diese Phase die Langzeit-Kriechversuche bei 600 bis 650°C
nicht beeinflusst. Wird der Cr-Gehalt auf Gber 10,5% angehoben, so wird die Z-Phasenausscheidung
stark beschleunigt und es kommt zu einem starken Abfall der Zeitstandfestigkeit. Genau diesen
Sachverhalt der raschen Ausscheidung der Z-Phase macht sich das Z-Concept zu Nutze, indem man
gezielt eine friihe Ausscheidung feinst verteilter Z-Phasenpartikel anstrebt (Abbildung 3.2). Eine
rasche Ausscheidung der Z-Phase kann somit durch das Anheben des Cr-Gehalts (auf 12%) und durch
das gleichzeitige Absenken des C-Gehalts, welches das Chrom in Form von M,Cs bindet, erzielt
werden. Derzeitige Untersuchungen (Auslagern bei 650°C fiir 17.000 h) der danischen Universitat mit
12% Cr-Stahlen, die zusatzlich mit Kobalt legiert sind, um die &-Ferritbildung zu unterdriicken, zeigen,
dass die Z-Phasenausscheidungen immer noch fein verteilt vorliegen. Ein zusatzlicher Vorteil dieses
Legierungstyps ist die gute Oxidationsbestdndigkeit aufgrund seines hohen Cr-Gehalts zu nennen (9),

(19), (20), (21).

12
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Abbildung 3.2 Schematische Darstellung der Entstehung und Vergréoberung der mod. Z-Phase in
einem martensitischen Werkstoff (9).

Gefiigecharakterisierung:

Der beim Normalisieren entstandene Austenit wandelt sich aufgrund der Umwandlungstragheit,
hervorgerufen durch den hohen Cr-Gehalt der 9-12% Cr-Stdhle nach der Abkiihlung in Luft oder gar
bei der Ofenabkiihlung, vollstiandig in Martensit um (22). Nach der Umwandlung sind die ehemaligen
Austenitkorngrenzen in Pakete und in Blocke unterteilt (Abbildung 3.3 a). Charakteristisch fir das

dabei entstandene Geflige ist eine Martensitlattenstruktur mit einer hohen Leerstellendichte (23).

Die mechanischen Eigenschaften werden im Wesentlichen durch eine anschlieRende
Warmebehandlung determiniert. Der in der tetragonal verzerrten martensitischen Matrix
zwangsgeldste Kohlenstoff scheidet sich dabei in Form von Karbiden aus. Dadurch erlangt die Matrix
je nach Warmefiihrung eine entsprechende Zahigkeit, weiters nimmt die Leerstellendichte ab und

Leerstellen ordnen sich zu Subkorngrenzen an.

Je nach Legierungszusammensetzung scheiden sich verschiedene sekundare Phasen nach der
Warmebehandlung aus, wobei die M,;Cs Karbide und die MX Karbonitride den grofRten Anteil

ausmachen und hauptsachlich zur Festigkeit beitragen.

Abbildung 3.3 (b) zeigt eine typische Mikrostruktur eines 9-12% Cr-Stahls im so genannten
“as-received”“-Zustand, also im Lieferzustand, nach dem Anlassen. Die Cr-reichen M,3Cs Karbide
findet man vorrangig an den ehemaligen Austenit- und Subkorngrenzen. Den wesentlich kleineren
MX Karbonitriden genligen schon Versetzungen als Entstehungsort; so findet man diese sowohl in
den Subkoérnern als auch an den Korngrenzen. Untersuchungen zeigen, dass M,;Cs Karbide eine klare

Tendenz wahrend MX eine geringere oder gar keine zur Vergréberung aufweisen (19), (24).
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Abbildung 3.3 Schematische Darstellung eines getemperten martensitischen Gefliges eines 9-12%
Cr-Stahls im “as-received“-Zustand (23).

Abbildung 3.4 zeigt schematisch ein ehemaliges Austenitkorn nach thermischer Langzeitbelastung.
Dabei scheidet sich die mod. Z-Phase in Form von sehr groben und wenigen Teilchen aus, die Laves-

Phase mit hoherer Teilchenpopulation und geringerer GroRe.

Versetzungen

& MX

&# M23Cs

Subkérner ——F
8 Laves Phase

Mod. Z-Phase
\ )

Martensitlatten
Ehem. Austenitkorn

Abbildung 3.4 Schematische Darstellung der Mikrostruktur eines gealterten ehemaligen
Austenitkorns (25).

14



Literaturibersicht

3.1.4 Verhalten des CB2 beim Schweifden
Dieses Unterkapitel soll einen Uberblick tber die durch den SchweiRprozess hervorgerufenen

mikrostrukturellen Anderungen der Warmeeinflusszone (WEZ) des CB2 wiedergeben.

Wesentliche, die Mikrostruktur der WEZ bestimmende Parameter sind die Aufheizgeschwindigkeit,
Spitzentemperatur (Tp), Haltezeit, Abkiihlgeschwindigkeit, der Einfluss von MehrlagenschweilRungen

und die Warmenachbehandlung (PWHT — Post Weld Heat Treatment) (26).

Die WEZ kann in eine Reihe von Sub-Zonen eingeteilt werden. Abbildung 3.5 zeigt den
Zusammenhang zwischen dem Eisen-Kohlenstoff-Diagramm, der Temperatur und der Gefligestruktur
eines hochwarmfesten 9% Cr-Stahls. Nachfolgend werden die wichtigsten Sub-Zonen der WEZ naher

beschrieben (26):

Spitzentemperatur

02 04 06 0,8 1,0
Kohlenstoffgehalt / %
1.) Dendritisch erstarrte Schmelze
2.) Unvollstandig aufgeschmolzene Zone
3.) Grobkornzone (WEZ1) B.) Interkritische Zone (WEZ3)

4 ) Kornwachstum 7.) Zu hoch angelassener Martensit
5.) Feinkornzone (WEZ2) 8.) Grundwerkstoff

Abbildung 3.5 Phasendiagram in Verbindung mit der WEZ des X10CrMoVNb9-1 (P91) Stahls (9).

Grobkornzone (Tp>>Ac3): Diese Zone findet man in der Nahe der Fusionslinie, bei der die
Temperaturen weit Uber Ac; liegen. Ausscheidungen, die das Kornwachstum bei niedrigeren
Temperaturen behindern, werden aufgel6st und in weiterer Folge entstehen grobe Austenitkorner.
Bei 9-12% Cr-Stahlen kénnen sich bei den hdchsten Spitzentemperaturen (Tp>1250°C) 6-Ferritkérner

auf Kosten der Austenitkérner bilden, wodurch die GesamtkorngrofRe lokal abnimmt. Aufgrund des
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raschen Abkihlvorgangs kann ein gewisser Anteil ané -Ferrit bis zur Raumtemperatur stabil bleiben.

Die Grobkornzone weist fiir gewohnlich die hochsten Hartewerte und die geringste Zahigkeit auf.

Feinkornzone (Tp>Acs): Bereiche die nur knapp lber Ag erwdrmt werden, durchlaufen eine
zweimalige Umkristallisation, dhnlich des Normalgliihens; zudem behindern (pinnen) nicht aufgeldste
Ausscheidungen die Austenitkdrner am Wachstum. Diese Zone kann als das schwachste Glied in
SchweilRverbindungen im Bezug auf das Kriechverhalten angesehen werden. Schon bei geringer
Beanspruchungszeit und geringem Spannungsniveau versagen viele Schweilverbindungen
kriechbestandiger ferritischer Stahle in diesem Bereich durch den so genannten , Type IV-Cracking”

Mechanismus (siehe Kapitel 3.3.6, S.58).

Zone unvollstandiger Umwandlung (A¢;<Tp<Ac3): In dieser Zone kommt es zu einer teilweisen
Umwandlung von Martensit in Austenit an bevorzugten Stellen, wie ehemalige Austenitkorngrenzen
oder Martensitlattengrenzen. Darlber hinaus kann es zur teilweisen Auflésung bzw. zu einer
Vergroberung gewisser Ausscheidungen kommen. Nach der Abklhlung besteht das Geflige aus neu
geformten Martensit und aus urspringlichen, Gbertemperten Martensit. Da aufgrund der partiell
stattgefundenen Umwandlung ein recht feinkérniges Geflige entsteht, ist diese Zone dhnlich wie die

Feinkornzone anfallig auf das Type IV-Cracking.

Ubertemperte Zone (Ac>Tp): Es findet keine Phasenumwandlung statt, aber aufgrund der im
Vergleich zur PWHT erhohten Temperaturen kann es zu einer Vergroberung von Ausscheidungen

kommen (26).

Unbeeinflusster Grundwerkstoff (700>T;): In dieser Zone findet keine mikrostrukturelle

Veranderung statt. Vereinzelt kdnnen Eigenspannungen abgebaut werden.

Im Rahmen der Diplomarbeit Méndez-Martin (27) wurde eine Grundlagenstudie zur

Charakterisierung der WEZ des CB2 mit Hilfe des SchweilRsimulators Gleeble 1500 durchgefiihrt.

Als Versuchsmaterial diente dabei eine von PHB Stahlguss International hergestellte Testschmelze
(Tabelle 3.2), die bei 1100°C fiir 9 Stunden normalisiert und anschlieBend bei 730°C fir 10 Stunden
getempert wurde. Die Warmenachbehandlung (PWHT) wurde bei 730°C fir 24 Stunden
durchgefihrt.
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C Si Mn P S Cr Ni Mo \Y Ti Al Co Nb B N

01 028 086 0,013 0,006 9,12 0,22 1,46 0,19 0,001 0,007 1,02 0,06 0,0115 0,0211

Tabelle 3.2 Chemische Zusammensetzung der Testschmelze des CB2 (wt-%) laut Diplomarbeit
Méndez-Martin (27).

Mit Hilfe der Software “TempCycle” wurden SchweiRzyklen aus den in Tabelle 3.3 ersichtlichen
SchweilRparametern berechnet. Es wurde fiir jeden SchweiBprozess mit drei unterschiedlichen
Spitzentemperaturen (Tp) simuliert. Die drei Spitzentemperaturen bilden die Grobkorn-(~1300°C),
Feinkorn-(~1100°C) und die interkritische Zone (~950°C) ab. Die Schweil3zyklen dienen als Inputdaten

fur die Simulationen an der Gleeble 1500.
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(°C) (A) (V) (cm/min) (m)  (kJ/cm) (s)
WIG (1) 200 40 13 5 0,6 *3D 3,7 6
WIG (2) 200 50 15 5 0,6 *3D 5,4 8,75
E-Hand 200 100 26 11 0,8 *3D 11,3 17,75
MIG 200 350 30 22 0,8 *3D 22,9 36,5
UP (1) 200 900 33 38 1,0 *3D 46,9 74,75
UP (2) 200 975 36 25 1,0 *3D 84,2 137

*3D: drei-dimensionale Warmeableitung
Tabelle 3.3 Inputdaten fiir die Berechnung des SchweiRzyklus fiir die WEZ-Simulation (27).

Einfluss der Spitzentemperatur:

Im ,as-received“—Zustand zeigt der CB2 eine getemperte martensitische Guss-Mikrostruktur mit
Ausscheidungen an den ehemaligen Austenitkorngrenzen und Martensitlattengrenzen. Es konnte

kein &-Ferrit festgestellt werden (Abbildung 3.6 a).

Nach Simulationen, die mit einer Spitzentemperatur im Bereich zwischen Ac; und Ac; (interkritische
Zone) durchgefiihrt wurden, konnten 2 Phasen festgestellt werden: Neu gebildeter Martensit und
getemperter Martensit. Es wurde kein &-Ferrit beobachtet und die Martensitlatten lagen enger

aneinander als im Grundmaterial (Abbildung 3.6 b).

Nach der Simulation der Feinkornzone bei 1100°C I6sten sich die meisten Ausscheidungen auf,

getemperter Martensit wandelte sich vollstandig in neuen Martensit um und es kam zum ersten Mal
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zur Bildung von &-Ferrit. Dieser bildete sich entlang ehemaliger Austenitkorngrenzen und zwischen
Martensitlatten. Diese Zone zeichnet sich durch sehr eng aneinander liegenden Martensitlatten und

einer generell feinen Struktur aus (Abbildung 3.6 c).

Um die Grobkornzone zu simulieren wurde die Spitzentemperatur auf 1300°C angehoben,
folgedessen war auch die Mikrostruktur grober. Es konnten keine Ausscheidungen mehr beobachtet
werden und es kam zu einer starken Zunahme an 6-Ferrit Phasenanteilen. &-Ferrit bildete sich
sowohl entlang ehemaliger Austenitkorngrenzen als auch zwischen den Martensitblocken, weiters
konnten bei dieser Temperatur einige groRe skelettartige O-Ferritkdrner festgestellt werden

(Abbildung 3.6 d).

fd06p187.jpg

a) As-received b) T=950°C

fd06p054.jpg

c) Tp=1100°C d) T=1300°C

Abbildung 3.6 Einfluss der Spitzentemperatur des MIG-Verfahrens auf die Mikrostruktur (27).
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Einfluss der Warmeeinbringung:

Im Rahmen der Diplomarbeit Méndez-Martin (27) wurden sechs verschiedene Warmeeinbringungen

untersucht. Folgende Beobachtungen konnten dabei gemacht werden:

1. Mit steigender Warmeeinbringung verschwindet zunehmend die Gussstruktur und

2. der Phasenanteil an 6-Ferrit nimmt zu.

3. Bei einer geringeren Warmeeinbringung liegt der 6-Ferrit sowohl in Form von Blocken als
auch in lattenférmiger Struktur vor, hingegen war bei hoheren Warmeeinbringungen nur
eine lattenformige &-Ferritausbildung sichtbar.

4. Die Breite der Martensitlatten steigt mit zunehmender Warmeeinbringung.

e

 1d06p437.jpg

Abbildung 3.7 Einfluss der Warmeeinbringung bei Tp= 1300°C, links WIG(1), rechts UP(2) (26).

Einfluss von MehrlagenschweiBungen:

In der Diplomarbeit Schalber (8) wurde die SchweilReignung eines dem CB2 dhnlichen Werkstoffs,
namens CB2A, untersucht. Der CB2A zeichnet sich gegeniiber dem CB2 vor allem durch einen
niedrigeren Mn-Gehalt aus und zudem enthalt er kein Kobalt. Im Zuge dieser Arbeit wurde u.a. die
Auswirkung von MehrlagenschweiBungen mit Hilfe von simulierten Doppelzyklen mit variierender
tg/s-Zeit gepriift. Die erste Spitzentemperatur wurde ber Ac; (1300°C), die zweite lber Ac; (1000-
1050°C) und die Zwischenlagentemperatur zwischen der Martensitstart- (M) (363-392°C) und der
Martensitendtemperatur (M;) (157-205°C) gewahlt. Durch das zweimalige Uberschreiten der Ac;
Temperatur verschwand die Gussstruktur komplett und schon bei kiirzesten tg/s-Zeiten bildete sich
6-Ferrit. Ausscheidungen zwischen den Martensitlatten verschwanden, an deren Stelle trat &-Ferrit
auf. Es waren jedoch Ausscheidungen im &-Ferrit und an dessen Korngrenzen sichtbar, die mit
zunehmender tgs—Zeit vergroberten. Generell war ein deutlich feineres Gefiige in Doppelzyklen im

Vergleich zu Einfachzyklen ersichtlich.
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3.1.5 Einfluss der Warmenachbehandlung (PWHT) des CB2

Des Weiteren wurde in (27) der Einfluss einer PWHT untersucht. Nach der SchweiRsimulation wurde
ein Spannungsarmgliihen durchgefihrt, dabei wurden Proben mit 50°C/h aufgeheizt und bei 730°C
fir 24 Stunden gehalten, anschlieBend folgte eine Ofenabkihlung unter Argon-

Schutzgasatmosphare.

Das Spannungsarmgliihen fiihrte bei allen Proben zu einer Zunahme an Ausscheidungen an den
ehemaligen Austenitkorngrenzen und an den Martensitlatten. Bei Proben, die Spitzentemperaturen
von 1100°C und 1300°C ausgesetzt waren, fiihrte die Warmebehandlung zu einer Wieder-
Ausscheidung an den ehemaligen Austenitkorngrenzen, an den Martensitlatten und an den
O-Ferritgrenzen. Als Folge davon hat der &-Ferrit ein ahnliches Aussehen wie getemperter Martensit

und kann nur schwer von diesem unterschieden werden.

3.1.6 Erklirungsmodell fiir die Bildung von §-Ferrit

Wie in Kap. 3.1.3 bereits beschrieben, ist das Vorhandensein stabilen &-Ferrits bei Raumtemperatur
unerwiinscht. Im Rahmen der Dissertation Mayr (26) wurde mittels der Software MatCalc ein
Gleichgewichts-Phasendiagramm (Abbildung 3.8) als Funktion des Cr-Gehalts fir den CB2 mit der

chemischen Zusammensetzung laut Tabelle 3.2 aus (27) berechnet.

1400 R e
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£ i : |
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7 Cr-contemi Cr-content ‘ Cr-content
- 9.12; ~12.2 5"129
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6 3 10 12 14 16
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Abbildung 3.8 Berechnetes Phasendiagramm des CB2 mit variierenden Cr-Gehalt (26).

Linie | stellt die nominale Legierungskonzeption mit ca. 9% Cr dar. Aus dem Diagramm ist ersichtlich,

dass bis zu einem Cr-Gehalt von ca. 12,2% (Linie Il) eine einphasige Matrix bei Raumtemperatur
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vorliegt, ab diesen Cr-Gehalt ist sowohl a- als auch &-Ferrit bei Raumtemperatur thermodynamisch

stabil.

Grundsétzlich konnten bei den SchweilRzyklus-Simulationen zwei verschiedene Erscheinungsformen
des &-Ferrits beobachtet werden. Zum einen trat &-Ferrit zwischen den Martensitlatten und entlang
den ehemaligen Austenitkorngrenzen auf, zum anderen bildeten sich bei Simulationen mit der

hochsten Spitzentemperatur (1300°C) skelettartige &-Ferritblocke.

Bildung von &-Ferrit zwischen den Martensitlatten und entlang den ehem. Austenitkorngrenzen:
Mit der Umwandlung des Martensit in den Austenit kommt es zu einer Auflosung der Cr-reichen
M,3Cs Karbide (siehe Abbildung 4.36, S.94), die sich, wie in Kapitel 3.1.3 beschrieben, entlang der
Martensitlatten- und ehem. Austenitkorngrenzen befinden. Aufgrund des im Vergleich zum Ferrit viel
hoheren Losungsvermdgens des Austenits flir Kohlenstoff entsteht eine Treibkraft fiir die Diffusion
des Kohlenstoffs in die Matrix. Mit steigender Temperatur nimmt die Diffusionsgeschwindigkeit zu.
Angesichts der unterschiedlichen Atom-Radien besitzt das C-Atom eine wesentlich hdhere
Diffusionsgeschwindigkeit als das groRere Cr-Atom. So kommt es zu einer lokalen Anreicherung des
Ferrit stabilisierenden Elements Cr (und im geringeren MaRe an Mo und W) zwischen den
Martensitlatten und entlang der ehemaligen Austenitkorngrenzen. Wie in Abbildung 3.8 ersichtlich,
fihrt ein lokal erhdhter Cr-Gehalt dazu, dass ab der Linie Il ein gewisser Anteil 6-Ferrit in der y-Matrix
thermodynamisch stabil ist. Aufgrund der hohen, beim Schweilprozess entstehenden
Temperaturgradienten und der unterschiedlichen Diffusionsgeschwindigkeit von Kohlenstoff und
Chrom, kann auch bei der Abklhlung ein lokaler Konzentrationsunterschied bestehen bleiben und

6-Ferrit bis zur Raumtemperatur stabil vorliegen (8).

Bildung von skelettartigen &-Ferritblécken: Diese Erscheinungsform trat nur bei Simulationen mit
der hochsten Spitzentemperatur (1300°C) auf. Der Ausgangspunkt fiir die Bildung von skelettartigen
5-Ferritblécken ist die Entstehung von homogenen &-Ferritkérnern bei Uberschreiten der Acs
Temperatur entlang der in Abbildung 3.8 gezeigten Linie I. Mit dem Erreichen der Ac; Temperatur
beginnt sich &-Ferrit an den Austenitkorngrenzen zu nukleieren und mit steigender Erwarmung setzt
ein diffusionsbestimmtes Wachstum ein, das in globulitischen &6-Ferritkérnern im Austenit resultiert.
Wegen des durch den SchweiBprozess hervorgerufenen raschen Abkiihlvorgangs kann sich &-Ferrit
nicht vollstandig in Austenit umwandeln und so bis zur Raumtemperatur in der Martensitmatrix
verbleiben. Die skelettartige Morphologie des &-Ferrit kann durch die bevorzugten Richtungen der
diffusionsgesteuerten Umwandlung von &-Ferrit in Austenit erklart werden (Abbildung 3.7 Bild links)

(28).
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3.2 Die Nickelbasis-Legierung Alloy 625

Die Nickelbasis-Legierung Alloy 625 vereinigt gute mechanische Eigenschaften mit hervorragender
Oxidations- und Korrosionsbestidndigkeit, sowie eine gute Verarbeitbarkeit und SchweilRbarkeit. Die
hohe Festigkeit kann einerseits Gber eine Mischkristallhartung (aufgrund der hohen Gehalte an Mo
und Nb) und andererseits Gber eine Ausscheidungshartung (durch y“-Phasenteilchen) erzielt werden.
Die chemische Zusammensetzung ist in Tabelle 3.4 ersichtlich. Angesichts dieser Eigenschaften
besitzt Alloy 625 weitverbreitete Anwendungsgebiete, wie etwa in der Schiffs-, Luft- und Raumfahrt,
sowie in der chemischen und petrochemischen Industrie. Die Legierung wird aber auch im
Kraftwerksbau fir Reaktorkern- und Steuerstab-Komponenten und fir Warmetauscher in
Ammoniak-Spaltungs-Anlagen zur Schwerwasserproduktion verwendet. Angesichts der Kombination
aus hoher Kriechbestindigkeit und der guten Korrosionsbestandigkeit in einem Milieu aus
gespaltenem Ammoniak (75 at-% H,; 25 at-% N,) findet man diese Legierung auch in Warmetauscher-

Rohren zur Schwerwasserproduktion (29).

Min. Max

C 0,100
Si 0,500
Mn 0,500
P 0,015
S 0,015
Cr 20,00 23,00
Ni bal.

Mo 8,000 10,00
Nb 3,150 4,150

Ti 0,400
Al 0,400
Co 1,000
Fe 5,000

Tabelle 3.4 Chemische Zusammensetzung Alloy 625 (30).

3.2.1 Legierungselemente
Nachfolgend finden Sie eine kurze Beschreibung der wichtigsten Legierungselemente der Alloy 625.
Die Uberaus vielfdltigen Anwendungsmaoglichkeiten von Nickel-Legierungen basieren auf etlichen

Eigenschaften des Hauptelements Nickel (Ni) (31):

e Hohes elektrochemisches Potential (edles Metall — Standardpotential von -0,25V (32))

e Hohe Loslichkeit der Elemente Cu, Cr, Mo, Fe, Co
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e Kubisch-flaichenzentriertes Kristallgitter
e Keine Umwandlungen im festen Zustand, d.h. meist einphasiges austenitisches Geflige
e Aushartbar durch Hinzulegieren von Al, Ti und Nb

e Bildung von Schutzschichten (passivierbar)

Eisen (Fe): Da Eisen ein sehr preiswerter Werkstoff ist, wird es gerne verwendet um Nickel in einem
gewissen Malle zu substituieren. Eisen fordert das Seigerungsverhalten gewisser Elemente, wie
Molybdan und Niob, und kann so die Bildung von TCP (Topologically Close Packed) Phasen, wie etwa
die o0-Phase und die Laves-Phase fordern. Mit steigendem Fe-Gehalt sinkt die

Oxidationsbestandigkeit (33), (34).

Chrom(Cr): Aufgrund des hohen Losungsvermégens von Chrom in Nickel und der Fahigkeit zur
Bildung einer Cr,05; Deckschicht kann ein hervorragender Korrosionsschutz gegeniber oxidierenden
Medien gewahrleistet werden. Des Weiteren tragt Chrom zur Mischkristallhartung bei und fordert
die Bildung von Karbiden (vorrangig M,;Cs Karbide). Nachteilig ist die Beglinstigung der TCP-
Phasenbildung (33).

Kobalt (Co): Aufgrund der zu Nickel dhnlichen AtomgroRe (Tabelle 3.6) tragt Kobalt nur im geringen
Male zur Mischkristallhdrtung bei. Kobalt senkt die Loslichkeit fiir Ti und Al und férdert dadurch die
v-Ausscheidung; es wirkt der y‘-Vergréberung entgegen und es reduziert die Bildung der TCP-Phasen

(33)

Molybdan (Mo): Molybdan fordert die Korrosionsbestandigkeit gegenlber reduzierenden Medien
(35). Aufgrund der Fahigkeit, den Diffusionskoeffizienten anderer Elemente in der Matrix zu
verringern und den E-Modul zu erhohen, wirkt sich Molybdadn positiv auf die Kriechfestigkeit aus.
Molybdan eignet sich wegen des starken Atomradienunterschieds sehr gut zur Mischkristallhartung
bei (Tabelle 3.6). AuBerdem férdert es die Karbidbildung (vorrangig vom Typ MgC) und die TCP-
Phasenbildung (33).

Niob (Nb): Ahnlich wie bei Mo weicht die GréRe des Niob-Atoms stark von der des Nickels ab und ist
somit ein starker Mischkristallharter (Tabelle 3.6). Andererseits wird Niob auch zur
Ausscheidungshartung verwendet, da es die Bildung der metastabilen y“-Phase und der MX
Karbonitride fordert. Ist Nb nur in geringen Mengen legiert, kann es das Al in der y‘-Phase

substituieren und so zu dessen Mischkristallverfestigung beitragen (33).
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Aluminium (Al): Aluminium kann zwar bei niedrigen Gehalten zur Mischkristallverfestigung
beitragen, wird aber vorrangig zur Ausscheidungshartung verwendet, da es die y’-Phase bildet. Die
Bildung einer Al,0O; Passivschicht bewirkt einen Langzeitoxidationsschutz bis ca. 950°C. Bei zu hohen
Gehalten an Aluminium wird die Matrixstabilitdt aufgrund von TCP-Phasenbildung verschlechtert

(33). Aluminium kann das Niob in der y“-Phase bis zu einem gewissen Teil ersetzen (36).

Titan (Ti): Titan kann sowohl Aluminium in der y‘- als auch Niob in der y“~-Phase substituieren und

steigert somit den y‘- und y“-Phasenanteil. Titan bildet im Nickel Karbonitride vom Typ MX (33).

Kohlenstoff (C): Nickel besitzt nur ein sehr geringes Losungsvermaogen fiir Kohlenstoff (36). Wahrend
dem SchweiBen kann freier Kohlenstoff einen Ubersattigten Mischkristall bilden. Dieser kann bei
Betriebstemperaturen zwischen 315 und 760°C in Form von Karbiden entlang der Korngrenzen
ausgeschieden werden und das Gefilige schwéachen oder gar zu Rissen fuhren (37). Kohlenstoff fiihrt
zu einer starken Reduktion der Solidus-Temperatur und damit zu einer Erhéhung der HeilRrissgefahr

(33).

Bor (B): Bor wirkt in Nickel auf vergleichbare Weise wie in Eisen (siehe Kapitel 3.1.2). Ahnlich wie
Kohlenstoff senkt Bor die Solidus-Temperatur stark ab (33). Durch die von Bor hervorgerufene
Verringerung der Fest/Flissig-Oberflachenenergie wird eine ausgiebige Benetzung der Korngrenzen

mit niedrig schmelzenden Phasen begiinstigt (36).

Wirkung Element
Mischkristallharter Co, Cr, Fe, Mo, W, Ta
v'-Nis(Al,Ti) Bildner Al, Ti
Mischkristallharter der y'-Phase Cr, Mo, Ti, Si, Nb
v"-NisNb Bildner Nb

Karbidbildner:

MC und M(C,N) W, Ta, Ti, Mo, Nb
M,Cs Cr

Ma3Ce Cr, Mo, W

M¢C Mo, W

TCP-Phasen ( o, P, |, Laves) Ti, V, Zr, Nb, Ta, Al, Si
Oxidoberflache Bildner (Cr,05/Al,05) Cr, Al

Tabelle 3.5 Wirkungsweise verschiedener Legierungselemente auf die Phasenstabilitdt in Nickelbasis-
Legierungen (38).

24



Literaturidbersicht

Element Gerundeter Unterschied der AtomgroRe Ungefahre Loslichkeit in Nickel bei
verglichen mit Nickel, % 1000°C, wt-%

C +43 0,2

Al -15 7

Si +6 8

Ti -17 10

\' -6 20

Cr -0,3 40
Mn +10 20

Fe +0,3 100

Co -0,2 100

Cu -3 100

Nb -15 6
Mo -9 34

Ta -15 14

w -10 38

Tabelle 3.6 Vergleich der AtomgréRenunterschiede und der Loslichkeit in Nickel bei 1000°C
verschiedener Legierungselemente (36).

3.2.2 Ausscheidungen / Phasen

In Anbetracht des hohen Losungsvermogens fiir groRere Mengen an Legierungselementen eignet
sich Nickel nicht nur hervorragend zur Mischkristallhdrtung, sondern es kann auch ein hoher
Korrosionsschutz gewahrleistet werden. Neben der Mischkristallhdartung kann eine Teilchenhartung
bei Legierungen mit einem hohen Anteil an Al und Ti durch die Bildung fein verteilter Teilchen der y*-
Phase (Ni3(Al,Ti)) oder bei sehr Nb-reichen Legierungen, wie es auch Alloy 625 ist, durch die Bildung
der metastabilen y“-Phase (Ni3(Nb)) erzielt werden. Eine Verfestigung durch Karbide bewirken u.a.
die Elemente C, Cr, Mo und W. Géanzlich unerwiinscht ist die Bildung der orthorhombischen 6-Phase,
die bei thermischer Langzeitbeanspruchung bei Temperaturen um die 700°C gebildet wird. Wahrend
der Erstarrung kann es zu weiteren unerwiinschten Phasenbildungen, wie etwa der sproden Laves-

Phase, kommen (36).

Nachfolgend sollen die wichtigsten Ausscheidungen des Alloy 625, die wahrend der Erstarrung, des

Betriebes oder der Warmebehandlungen auftreten kénnen, ndher beschrieben werden:

y‘-Phase: Diese intermetallische Phase mit der nominalen Zusammensetzung NizAl wird in vielen
Nickelbasis-Legierungen zur Teilchenhartung verwendet. Da Al zu einem groRen Teil durch Ti, Nb, Ta
(bis zu 60%) und Ni teilweise durch Cr, Co und Fe substituiert werden kann, steht auch die

Schreibweise Nis(Ti,Al) oder (Ni,Co)s(Ti,Al) in Verwendung. Diese zur Matrix kohadrente y‘-Phase
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besitzt eine kubisch-flichenzentriete Struktur (Abbildung 3.9) und sie zeigt nur eine minimale
Fehlpassung zur y-Matrix. Durch die niedrige Koharenzspannung ist die Oberflachenenergie der
Matrix/Ausscheidungs-Grenzflache eher gering, wodurch wiederum die y‘-Phase ein verringertes
Vergroberungsverhalten zeigt. Eine Besonderheit der y‘-Phase liegt in der Zunahme der
FlieRspannung mit steigender Temperatur, die ihr Maximum bei ca. 800°C erreicht. In Alloy 625 spielt
die y’-Phase eine untergeordnete Rolle, da zum einen die Al- und Ti-Gehalte niedrig sind und zum
anderen neigt Alloy 625 zur Bildung der Nb-reichen y“-Phase, welche ihrerseits wieder einen

gewissen Anteil an Al und Ti substituieren kann (36), (38), (39).
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Abbildung 3.9 Kristallstruktur der kubisch-flaichenzentrierten y‘-Phase (40).

v‘‘-Phase: Diese geordnete tetragonal-raumzentrierte Phase - mit der Nennstdchiometrie NisNb -
kann sich in Nickelbasis-Legierungen mit ausreichenden Nb-Gehalten bilden. Im Gegensatz zur y‘-
Phase, die sich bereits wahrend des Abkihlvorgangs bilden kann, ist die Ausscheidungskinetik der
v“-Phase sehr niedrig, was eine bessere Schweillbarkeit und eine héhere Bestandigkeit gegeniiber
der Spannungs-Anlassrissigkeit (strain-age cracking) wahrend einer Warmebehandlung zur Folge hat.
Der enorme Festigkeitsgewinn durch die Ausscheidung der teilkohdrentep“ -Phase kann aufgrund
der hohen Fehlpassung (~3%) und der damit verbundenen hohen Grenzflachenspannung zur Matrix
erklart werden. Infolge der hohen Grenzflachenspannung ist im Vergleich zur reinen y‘-Ausscheidung
jedoch mit einer hoheren Vergréberungsrate bei thermischer Beanspruchung zu rechnen. Die
v“-Phase ist metastabil, sie beginnt sich iber 650°C auszuscheiden und wandelt sich nach einiger Zeit
in die sprode, orthorhombisch geordnete 6-Phase um. Dieses Verhalten fihrt zu einer verminderten

Kriechbestdndigkeit, weshalb Einsatztemperaturen (iber 650°C zu vermeiden sind (39), (36).
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Abbildung 3.10 Kristallstruktur der tetragonal raumzentrierten y““-Phase (schwarze Atome: Nb, weiRe
Atome: Ni) (36).

6-Phase: Die orthorhombisch geordnete 6-Phase stellt die stabile Form der metastabilen y““~-Phase
mit gleicher Nennstochiometrie (Niz;Nb) dar. Die &6-Phase besitzt eine plattenférmige Morphologie.
Aufgrund des ausgepragten Seigerungsverhaltens des Niobs kann sich dié -Phase bereits wahrend
der Warmebehandlung an Nb-reichen Stellen, wie Korngrenzen oder interdendritischen Zonen,
bilden. Die grob-plattenférmige Bildung der &-Phase ist unerwiinscht, weil sie zu erhdhter
Kerbempfindlichkeit aufgrund von Versprédung und zu schlechterer Ermiidungsfestigkeit fihrt. Mit
der Bildung der 6-Phase macht sich ein Festigkeitsabfall bemerkbar, da diese inkoharent zur Ni-

Matrix ist (36), (39), (41), (42).

Laves-Phase: Diese intermetallische TCP (Topologically Close Packed) Phase mit der
Nennstochiometrie A,B ((Cr,Fe,Ni),(Si, Ti,Nb,Mo)) ist sehr hart und aufgrund weniger Gleitsysteme
sprode. Sie verursacht eine Verarmung an mischkristallhdrtenden Elementen, wie Cr, Mo und Fe in
der Matrix, fihrt so zu einem Festigkeitsabfall und in weiterer Folge zu einem friihzeitigen Ausfall.
Eine Verarmung der Matrix an Cr und Mo kann in weiterer Folge die Korrosionsbestandigkeit
drastisch herabsetzen. Da diese hexagonalen Phasen mit spiefiger oder plattenféormiger Morphologie
die mechanischen Eigenschaften und die Korrosionsbestdandigkeit herabsetzen, sollte deren Bildung

moglichst vermieden werden (36), (42), (43).
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MX: Die MX Teilchen mit kubisch-flaichenzentrierter Kristallstruktur scheiden sich aus der Schmelze
aus. Diese Primarausscheidungen kommen in zwei unterschiedlichen Formen vor, einerseits in Ti-
reichen Karbonitriden und andererseits in Nb-reichen Karbiden. Die Ti-reichen Karbonitride scheiden
sich sehr friih aus der Schmelze aus. Angesichts der hohen Diffusionsgeschwindigkeit bei diesen
Temperaturen bilden sich wenige grolRe, blockartige Teilchen, die regellos in der Matrix verteilt sind.
Die Nb-reichen Karbide bilden sich hingegen erst am Ende der Erstarrung und sind daher in
interdendritischen Regionen und entlang Korngrenzen zu finden. MC Karbide kénnen wahrend einer

Warmebehandlung durch M»;Csund MgC Karbide ersetzt werden (36), (39), (41), (42).

M,3Ce: Dieses Karbid besitzt eine komplexe kubische Struktur, wobei ihr Hauptbestandteil Chrom ist,
das bis zu in etwa 30% durch Fe, Ni, Co und Mo ersetzt werden kann. M,;Cs Karbide scheiden sich
meist erst bei der Warmebehandlung oder wahrend des Betriebes im Bereich von 760-980°C aus,
vorwiegend an Korngrenzen, Zwillingsgrenzen und Stapelfehlern. Feine, diskrete M,3Cq
Ausscheidungen an den Korngrenzen verbessern die Kriechbestindigkeit, da diese ein
Korngrenzengleiten unterbinden. Speziell bei hoheren C-Gehalten kann sich ein durchgehender

Karbidfilm an den Korngrenzen bilden, der den Werkstoff versprodet (36), (41), (38), (39).

M¢C: Die M¢C Karbide bilden sich vorwiegend an Molybdan-reichen Stellen. Angesichts des
ausgepragten Seigerungsverhaltens von Mo kann dieses Karbid an Mo-reichen interdendritischen
Stellen, sowie an Korngrenzen bereits wahrend der Erstarrung entstehen. Im festen Zustand bilden
sich die komplex kubisch aufgebauten MgC im Temperaturbereich von 815-980°C, wobei deren
Bildung auf Kosten der M,;Cs vonstattengeht. Bei Temperaturen jenseits der 1000°C sind MgC nicht

mehr stabil und I6sen sich nach einem langeren Zeitraum zugunsten von MX auf (38), (36), (42).

M;B,: Bor wird in Nickelbasis-Legierungen aus demselben Grund hinzulegiert, wie bei 9-12%
Cr-Stahlen, namlich zur Verbesserung der Kriechbestandigkeit. Bor bildet mit den metallischen
Partnern Mo, Nb, Ti, Cr, Ni und Co Boride vom Typ M3B, an den Korngrenzen. Diese Boride sind sehr
hart und bewirken eine starke Korngrenzenverfestigung. Bor neigt besonders stark zur Seigerung und
die Bildung der MsB, findet bei sehr niedrigen Temperaturen statt (siehe Kapitel 4.6.2). Weiters
fordert es die Benetzung der Korngrenzen wahrend der Erstarrung, wodurch die Heilrissgefahr
erhoht wird. In Alloy 625 wird Bor nicht als Legierungselement beigefligt, wenngleich infolge der

Aufmischung geringe Mengen an Bor in das SchweiRgut gelangen kdonnen (36), (39), (41).
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3.2.3 Verhalten der Alloy 625 beim Schweif3en
Wadhrend des SchweiBprozesses entstehen verschiedene Grenzen bzw. Grenzschichten im
Schweillgut. Da viele Fehler in engem Zusammenhang mit diesen stehen, sollen nachfolgend die

einzelnen Grenzbereiche naher beschrieben werden (36):

Fugezone
._I"\_'r L

= sl N I ol ‘-"’W

Erstarrte
Subkorngrenzen

i VW=

Erstarrte
Korngrenze

Abgewanderte
Korngrenze

§

Abbildung 3.11 Schematische Darstellung diverser Grenzen im SchweiRgut (44).

Erstarrte Subkorngrenzen: Diese Korngrenzen, die auch als Kleinwinkel-Korngrenzen bezeichnet
werden, stellen Zellen oder Dendriten dar. Aufgrund bevorzugter Wachstumsrichtungen wahrend
der Erstarrung macht die Fehlorientierung Ublicherweise weniger als 5% aus. Dennoch kann es zu
gewissen Unterschieden in der chemischen Zusammensetzung an den Subkorngrenzen im Vergleich
zur Grundzusammensetzung kommen. Angesichts der geringen Fehlorientierung ist die

Leerstellendichte entlang der Subkorngrenzen gering.

Erstarrte Korngrenzen: Treffen Pakete oder Gruppen von Subkdrnern zusammen, so spricht man von
erstarrten Korngrenzen. Infolge der unterschiedlichen Wachstumsrichtung der Pakete kommt es zu
einer groRen Fehlorientierung, weshalb auch der Name , GroRwinkel-Korngrenze” gebrauchlich ist.
Die groRRe Fehlorientierung fiihrt auch zu einer hohen Leerstellendichte entlang der GroBwinkel-
Korngrenzen. In Anbetracht des massiven Seigerungsverhaltens gewisser Legierungselemente in

Nickel kdnnen groRRe Konzentrationsunterschieden im Korn auftreten. Diese Elemente werden
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zusammen mit Verunreinigungen an der Erstarrungsfront vorangetrieben, kdnnen niedrig
schmelzende flissige Filme entlang Korngrenzen bilden und in weiterer Folge zu Erstarrungsrissen
fihren. Erstarrungsrisse treten in Nickelbasis-Legierung hauptsachlich entlang GroRwinkel-

Korngrenzen auf.

Abgewanderte Korngrenzen: Eine GroBwinkel-Korngrenze zeichnet sich durch groRe
Fehlorientierung und hohe Leerstellendichte aus (kristallographische Komponente). Weiters kann die
chemische Zusammensetzung an der Korngrenze bedingt durch Seigerungen, deutlich
unterschiedlich zur Nenn-Zusammensetzung sein (chemische Komponente). Unter bestimmten
Voraussetzungen ist es moglich, dass die kristallographische Komponente der Korngrenze von der
chemischen abwandert. Die neue Korngrenze nimmt die grofle Fehlorientierung der erstarrten
Korngrenze mit und wird als , abgewanderte” oder ,migrierte” Korngrenze bezeichnet. Betrachtet
man erstarrte Korngrenzen naher, so stellt man fest, dass diese sehr gewunden sind und daher eine
hohe Grenzflaichenenergie besitzen. Eine Begradigung kristallographischer Grenzen fiihrt, ahnlich wie
bei einfachem Kornwachstum, zu einer Reduzierung der Grenzflachenenergie (Abbildung 3.11). Die
notwendige Aktivierungsenergie flir diesen Prozess kann durch eine Wiedererwarmung zugefiihrt
werden, wie es beispielsweise wahrend Mehrlagenschweifungen vorkommt. Elemente mit einer
hohe Diffusionsgeschwindigkeit in Nickel (S, P, O, C, N..) kénnen beim Abwandern der Korngrenzen
mitgerissen werden. Abgewanderte Korngrenzen wiederum kdnnen zum ,ductility dip cracking”
(DDC) (siehe Kapitel 3.3.3, S. 54 ) fihren. Moglich ist auch, dass gewisse Ausscheidungen, wie z.B.
NbC entlang der Korngrenzen die kristallographische Komponente am Abwandern blockieren

(,,pinnen”) und so das DDC verhindern.

3.2.3.1 Seigerungsverhalten in Nickel wihrend der Erstarrung

Das Seigerungsverhalten bestimmt entscheidend die Mikrostruktur des Schweillgutes und lasst
Rickschliisse auf mechanische Eigenschaften, Schweillbarkeit und Korrosionsbestandigkeit zu.
Aufgrund einer unterschiedlichen Loslichkeit der Legierungselemente in der fliissigen und festen
Phase kommt es zu Entmischungsvorgangen wahrend der Erstarrung. Die allgemeinste Formel, die

das Seigerungsverhalten quantitativ beschreibt, ist die Brody-Flemings-Gleichung (36), (45):

Formel 3.1 Brody-Flemings-Gleichung

Cs Konzentration eines Legierungselementes im Festkorper
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Co nominale Legierungskonzentration

k Verteilungskoeffizient

fs fester Anteil eines Elements

a dimensionsloser Diffusionsparameter

Die Brody-Flemings-Gleichung lasst eine Diffusion im Festen zu, es wird jedoch eine unendlich hohe
Diffusionsgeschwindigkeit in der flissigen Phase vorausgesetzt, sodass es zu keinem
Konzentrationsaufstau vor der Phasengrenze kommt. Der Verteilungskoeffizient k beschreibt das
Verhaltnis der Konzentration eines Elements im Festkorper Cs zur Konzentration im Flissigen C; (k =
Cs/C) bei einer bestimmten Temperatur. Der dimensionslose Diffusionsparameter, der ein MaR fir

die Diffusion im Festen ist, wird wie folgt definiert:

Formel 3.2 dimensionsloser Diffusionsparameter

Ds Diffusion im Festen
t Erstarrungszeit
L halber Dendritenarmabstand (L=A/2)

Sowohl die Erstarrungszeit t; als auch der halbe Dendritenarmabstand L sind von der
Abkuhlgeschwindigkeit € abhdngig:

Formel 3.3 Erstarrungszeit

AT Temperaturintervall der Erstarrung

€ Abkuhlgeschwindigkeit

Formel 3.4 halber Dendritenarmabstand
A n Materialkonstante
Joo und Takeuchi (46) berechneten anhand der Daten fiir die Nickelbasis-Legierung Alloy 713 obere

a-Werte. Um moglichst hohe a-Werte zu bekommen, also eine moglichst hohe Festkorperdiffusion,

wurde Ds bei hoher Temperatur (1350°C) bestimmt. Zudem wurde ein fiir Nickelbasis-Legierungen
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charakteristisch hohes Erstarrungsintervall AT von 200°C und Nickel-typische Werte fiir die

Materialkonstanten mit A=32 und n=0.31 gewahlt.

0.050

0.045 -

o ,dimensionslos

o.ﬂns—g 7 -
i

0.000

0 2000 4000 6000 8000 10000 12000 14000
Abkuhlgeschwindigkeit, °C/sec

Abbildung 3.12 Dimensionsloser Diffusionsparameter a als Funktion der Abk Gihlgeschwindigkeit flr
verschiedene Legierungselemente in der Nickelbasis-Legierung Alloy 713 (46).

Abbildung 3.12 lasst erkennen, dass alle Elemente Uber sehr geringea -Werte verfligen und mit
steigender Abkilhlgeschwindigkeit bzw. sinkender Erstarrungszeit t; weiter abnehmen. Selbst die
Anpassung der Werte AT, A und n an andere Nickelbasis-Legierungen verandert das Resultat nur
minimal. Da die Werte fir a unter allen Abkihlbedingungen wesentlich kleiner als 1 sind, kann fir
diese Elemente eine Diffusion in der festen Phase mit guter Naherung vernachlassigt werden und die

Formel 3.1 kann fiir a << 1 folgendermaRen vereinfacht werden:

Formel 3.5 Scheil-Gulliver-Gleichung

Durch das Unterbinden der Diffusion im Festen (a = 0) reduziert sich die Brody-Flemings-Gleichung
zur Scheil-Gulliver-Gleichung. Letztere beruht jedoch weiter auf der Annahme, dass ein vollstandiger
Konzentrationsausgleich in der fliissigen Phase stattfinden kann, jedoch wird nun die Festkorper-

Diffusion unterbunden.
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Berechnungen der a-Werte fiir Kohlenstoff in Nickel zeigten ein ganz anderes Bild; hier waren die a-
Werte um ein Vielfaches groRer als Eins. Es wird vermutet, dass kleine Atome wie etwa C Uber
interstitielle Mechanismen diffundieren kénnen. Betrachtet man in Tabelle 3.7 die Diffusionsdaten
verschiedener Elemente in Nickel, so stellt man fest, dass die Aktivierungsenergie, also jene
Energiebarriere, die lberwunden werden muss, um Diffusion zu ermdglichen, fiir C um beinahe die

Halfte geringer ist als fiir die anderen Legierungselemente.

Element Diffusionskoeffizient Aktivierungsenergie

D, (m?/sec) Q (kJ/mol)
Fe 8,0x107 255
Cr 1,1x 107 272
Co 1,4x 107 275
Nb 7,5%x107° 264
Mo 1,0x10™ 275
w 2,0x10™ 299
Al 1,9x10™ 268
Ti 4,1x10™ 275
Cu 5,7x107 258
C 8,0x10° 135

Tabelle 3.7 Diffusionsdaten verschiedener Legierungselemente in Nickel (36).

Schlussfolgerung: In Nickelbasis-Legierungen hat man es mit zwei Extremen zu tun: Einerseits kann
mit guter Naherung die Festkorper-Diffusion flir substitutionelle Legierungselemente wahrend der
Erstarrung vernachldssigt und andererseits kann fir kleine, interstitielle Atome eine vollstandige
Diffusion im Festen angenommen werden. Im Bezug auf substitutionelle Legierungselemente lasst
somit der Verteilungskoeffizient k direkte Rickschllsse auf das Seigerungsverhalten zu (Formel 3.5).
Dementsprechend bedeuten Werte um k = 1, dass das Element nur sehr wenig oder gar nicht seigert,

ist jedoch k < 1, so seigert es wahrend der Erstarrung sehr stark.

Alloy Ni Fe Cr Co Nb Mo W Al Ti Si o
IN718 1,00 1,04 103 — 048 082 — 100 069 0,67 —
IN725 - 11 099 — 055 079 — — 066 — —
IN738 1,03 — 098 109 052 0,87 1,13 0,92 0,69 — —
IN625 - — - - 054 — — — — 057 021
IN625/C-Stahl 1,04 1,02 105 — 046 — - - - - -

Tabelle 3.8 Verteilungskoeffizienten k am Beginn der Erstarrung verschiedener Elemente diverser
Legierungen (36).
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In Tabelle 3.8 sind in SchweilRgiitern experimentell ermittelte Verteilungskoeffizienten k einiger
Legierungselemente gegenibergestellt. Der Verteilungskoeffizient wurde dabei als Verhaltnis der
Konzentration im Korninneren zur nominalen Konzentration gesetzt (k = Cre/Co) und beschreibt
somit das Seigerungsverhalten am Beginn der Erstarrung. Vergleicht man Tabelle 3.6 mit Tabelle 3.8
so stellt man fest, dass Elemente mit Nickel-ahnlichen Atomradien, wie beispielsweise Fe, Cr, und Co,
k-Werte nahe Eins aufweisen, also kaum zum Seigern neigen und somit gleichmaRig verteilt
vorliegen. Eine Ausnahme bildet Wolfram. Dieses Element ist zwar um ungefdhr 10% groRer als
Nickel, es zeigt jedoch nur ein geringes Seigerungsverhalten und ist somit interessant fiir die
Mischkristallhartung. Aus Tabelle 3.8 ist des Weiteren ersichtlich, dass Elemente wie Nb, Mo, Si und
vor allem C dber ein sehr ausgepragtes Seigerungsverhalten verfliigen. Kohlenstoff ist ein
Karbidbildner und neigt zu einem ausgepragten Seigern, wobei aufgrund der hohen Festkorper-

Diffusion Kohlenstoff gleichmaRig verteilt in der Matrix vorliegt.

3.2.3.2 Erstarrungssequenz des Alloy 625

Cieslak (47) untersuchte das Erstarrungsverhalten des Alloy 625 anhand variierender Gehalte an C, Si
und Nb. Da alle diese Elemente einen Verteilungskoeffizienten k < 1 besitzen, neigen sie mehr oder
weniger stark zum Seigern (Kapitel 3.2.3.1). Es zeigte sich deutlich, dass Niob maRgebend das
Erstarrungsverhalten beeinflusst. Nahezu Nb-freie Legierungen (sind im eigentlichen Sinn keine Alloy
625 mehr) erstarren einphasig, wahrend es bei Nb-reichen Legierungen zur Ausbildung von
sekundaren Phasen wahrend der Erstarrung kommt. In Nb-reichen Legierungen sind Nb-Karbide
(NbC) und die Laves-Phase ((Cr,Fe,Ni),(Si,Ti,Nb,Mo)) die dominierenden sekundiren Phasen im
Schweillgut, wobei in geringerem Ausmall noch MgC beobachtet werden konnten. Jede dieser
Phasen ist hoch angereichert an Niob und Molybdan. Laut den Untersuchungen férdert ein hoher C-
Gehalt in Legierungen die Bildung der NbC, wahrend ein hoher Si-Gehalt die Bildung der Laves-Phase

beglinstigt.

Im Rahmen der Versuchsreihen wurde bei den Nb-legierten Proben der Nb-Gehalt nahezu konstant
von 3,61 bis 3,53% gehalten, nur der Si- und der C-Gehalt wurden variiert. Bei allen Proben beginnt
die Erstarrungssequenz mit der Bildung des y-Mischkristalls aus der Schmelze, gefolgt von der

Ausscheidung von NbC.

Bei der Probe mit einem niedrigen Si- und C-Gehalt (0.03% Si, 0.009% C) folgt den NbC die
Ausscheidung der Laves-Phase. Die Laves-Phase bildet bei dieser Schmelze den Hauptbestandteil der

sekundaren Phasen.
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Die gleiche Erstarrungsabfolge zeigt auch die Probe mit einem hohen Si- und C-Gehalt (0.46% Si,
0.35% C). Bei dieser Variante wurde eine hohe Menge sowohl an NbC als auch an Laves-Phase

beobachtet, wobei die dominierende sekundare Phase NbC sind.

Wird nur der C-Gehalt angehoben und bleibt der Si-Gehalt niedrig (0.03% Si, 0.038% C), so wird die

Bildung der Laves-Phase unterdriickt und die Erstarrung mit der Ausscheidung von NbC beendet.

Bei der Probe mit einem hohen Si- und einen niedrigen C-Gehalt (0.38% Si, 0.008% C) folgt der
Ausscheidung von NbC die Ausscheidung von MgC. Da Silizium ein Laves-Phasenbildner ist, kommt es
bei sehr niedrigen Erstarrungstemperaturen zur Bildung der Laves-Phase, welche auch die

vorherrschende sekundare Phase dieser Probe ist.

Den Beobachtungen zufolge steht die Menge an sekundadren Phasen in direktem Zusammenhang mit
der Menge an Si und C. Dementsprechend weist die Probe mit 0.03% Si und 0.009% C die niedrigste
Menge und die Probe mit 0.46% Si und 0.035% C die hochste Menge an sekundadren Phasen auf.

L
v
L+y
v
0.03% Si, 0.009% C * Fails
0.46% Si, 0.035% C ** 0.38% Si, 0.008% C
v l
L+y+NbC+Laves 0.03% Si, 0.038% C L+y+NbC+M.C
v v
y+NbC"+Laves* y+NbC* L+y+NbC+MsC+Laves
v
y+NbC+MsC+Laves”

* bzw. ** vorwiegende Ausscheidungen

Abbildung 3.13 Erstarrungsabfolge mit variierenden Gehalten an Si und C (Alloy 625) (47).

Varestraint HeiRriss-Tests zeigten, dass Legierungen, die nahezu kein Nb enthalten, eine tiberaus
niedrige HeiRrissanfalligkeit besitzen, wahrend bei den Nb-legierten Proben die Heilrissanfalligkeit
stark anstieg. Der Grund dafr ist die Bildung von Nb-reichen eutektischen Phasen in Form von NbC
und der Laves-Phase. Diese Phasen scheiden sich bei niedrigen Temperaturen aus, vergroBern somit

den Erstarrungsbereich und fiihren in weiterer Folge zu Erstarrungsrissen. Besonders nachteilig wirkt
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sich die Bildung der Laves-Phase aus, da sich diese erst bei ~1152°C ausscheidet (Tabelle 3.9). Mit

hoherem C-Gehalt setzt die Bildung der NbC friiher ein.

Erstarrungsreaktionen und Temperaturen (°C)

Ly L >(y + NbC) L= (v + MgC) L (v + Laves)
0.03% Si, 0.009% C 1377 nicht erfasst 1150
0.03% Si, 0.038% C 1372 1246 kommt nicht vor
0.38% Si, 0.008% C 1367 nicht erfasst 1206 1148
0.46% Si, 0.035% C 1363 1231 1158

Tabelle 3.9 Erstarrungsreaktionen und Temperaturen mit variierenden Si- und C-Gehalten (47).

Einfluss von Niob und Kohlenstoff: Das Verhaltnis von C zu Nb nimmt entscheidenden Einfluss auf
das Erstarrungsverhalten von Nb-legierten Nickelbasis-Legierungen. Ein hohes C/Nb-Verhiltnis
fordert die Bildung von NbC Karbiden, wahrend ein niedriges Verhaltnis die Bildung der Laves-Phase
begiinstigt (43). Doch nicht nur das relative Verhaltnis von C/Nb, sondern auch die absoluten
Mengen an C und Nb bestimmen die mikrostrukturelle Morphologie und damit auch die Anfélligkeit
fir Heilrisse. Nachfolgend sollen vier unterschiedliche mikrostrukturelle Formen anhand

variierender Nb- und C-Gehalte ndher beschrieben werden (36):

Die Nb-C-Graphik in Abbildung 3.14 beschreibt jeweils den Erstarrungspfad, die mittlere Graphik gibt
die Relation von Temperatur und Weg wieder, wobei Punkt 1 den Beginn der Liquidus-Temperatur,
also den Beginn des ,schmelzteigigen Zustands” (,mushy zone”) beschreibt. Punkt 2 stellt das
Uberschreiten der eutektischen y/NbC-Linie dar, ab der sich NbC zu bilden beginnen. Punkt 3
beschreibt das Ende der mushy zone und somit das voll erstarrte SchweilRgut. Die untere Graphik

zeigt zwei benachbarte Zellen.

Typ I: Dieser Typ kommt bei geringen Nb-Gehalten und bei hohen C-Gehalten vor. Aufgrund des
hohen C/Nb-Verhiltnisses ist die interdendritische Flussigkeit schnell mit C angereichert und es
beginnen sich sehr friih bei sehr hohen Temperaturen NbC Karbide bereits knapp hinter den
Dendritenspitzen auszuscheiden. Da sich NbC schon friih zu bilden beginnen, wird die verbleibende
Schmelze komplett entlang der y/NbC-Linie aufgebraucht und es kommt zu keiner Bildung der Laves-
Phase. Angesichts der geringen Léange der mushy zone ist dieser Typ relativ unempfindlich gegeniiber

HeiRrissen.

Typ lI: Sind sowohl der Nb- als auch der C-Gehalt hoch, so schreitet die Erstarrung ahnlich der bei
Typ | voran, auBer dass aufgrund des hohen Nb-Gehalts eine groRere Menge an interdendritischer

Flussigkeit vorliegt. Beim Schneiden der y/NbC-Linie ist noch nicht die gesamte Schmelze
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aufgebraucht und es kommt zur Bildung von y/Laves-Bestandteilen. Da die Bildung der Laves-Phase
bei relativ niedrigen Temperaturen einsetzt, dehnt sich die mushy zone aus. Trotzdem besteht bei
dieser Form keine allzu groRe Gefahr fiir Erstarrungsrisse, da diey/ Laves-Bestandteile geringer als 2
vol-% sind und diese von den bei héheren Temperaturen erstarrtgfNbC Besta  ndteilen umhiillt

werden.

Typ lll: Dieser Typ tritt bei einem moderaten C-Gehalt und hohen Nb-Gehalt auf. Der grundlegende
Unterschied zwischen Typ Il und Typ llI liegt in der Menge und damit der Verteilung der y/Laves-
Bestandteile. Bei diesem Typ kann man davon ausgehen, dass die y/Laves-Bestandteile groRer als 2
vol-% sind, wobei diese nun nicht mehr in y/NbC vorliegen, sondern bilden in der mushy zone einen
kontinuierlichen Film. Aus diesem Grund ist die Erstarrungsrissanfalligkeit bei diesem Typ als hoch

einzustufen.

Typ IV: Diese Morphologie wird bei niedrigen C-Gehalten erreicht. In Anbetracht des geringen C-
Gehalts beginnt die Bildung der y/NbC Bestandteile erst bei relativ tiefen Temperaturen und kreuzt in
weiterer Folge die y/Laves-Linie. Infolgedessen ist die mushy zone sehr lang und breit und besteht
hauptsachlich aus Schmelze, primaren y -Mischkristall mit kleinen Mengen an y/NbC und y/Laves.

Deshalb ist auch bei diesem Typ ein betrachtliches Risiko fiir Erstarrungsrisse gegeben.

Zusammenfassung: Mit steigenden C-Gehalt wird die Bildung von y/NbC Bestandteilen bei hohen
Temperaturen geférdert und die Bildung der y/Laves-Bestandteile verhindert oder derart minimiert,
dass sie isoliert vorliegen, weshalb ein hoher C-Gehalt das Potential flir Erstarrungsrisse deutlich
minimieren kann. Darliber hinaus konnte in (48) festgestellt werden, dass die frihe Ausscheidung
von NbC als Keime fir Dendritenwachstum wirken und so zu feineren Subkérnern fiihren, was sich

schlussendlich positiv auf die Heil3riss-Anfalligkeit auswirkt.
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Abbildung 3.14 Schematische Darstellung des Einflusses von Nb und C auf die mikrostrukturelle
Morphologie (36).
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3.2.3.3 Verhalten von Alloy 625 bei Aufmischung

Die Aufmischung D beschreibt den Grad der Vermischung von Grund- und Zusatzwerkstoff und ist

folgendermalien definiert (49):

ASG

W

GW

Abbildung 3.15 Aufmischung in der Schweil3zone (49).

Formel 3.6 Geometrische Bestimmung des Aufmischungsgrades
D Aufmischung
Ase Querschnitt des aufgebrachten SchweiRgutes

Acw Querschnitt des aufgeschmolzenen Grundwerkstoffs

Als eine Folge der Aufmischung bei Auftrags- und VerbindungsschweiBungen verdndert sich die
chem. Zusammensetzung bzw. kann die Konzentration bestehender Elemente ab- oder zunehmen.
Wahrend der Erstarrung kénnen sich dadurch neue Phasen bilden, die im reinen Schweigut nicht
vorkommen wirden. Es kodnnen sich aber auch gewisse Tendenzen, wie etwa das

Seigerungsverhalten, verstarken oder vermindern.

Betrachtet man den konkreten Fall der Dissimilar SchweiRverbindung Alloy 625 - 9% Cr-Stahl CB2 mit
Alloy 625 als SchweilRzusatzwerkstoff, so kommt es, bedingt durch die Aufmischung, vor allem zu
einer Zunahme des Fe-Gehalts im SchweiRgut. Eisen fordert die Bildung der Laves-Phase und setzt
somit die Schweillbarkeit herab (36), (43), (34), da der Verteilungskoeffizient k fiir Nb und Mo mit
steigendem Fe-Gehalt abnimmt (Abbildung 3.16). Wie in Kapitel 3.2.3.1 beschrieben, fihrt eine
Abnahme des k-Werts zu einem erhéhten Seigerungsverhalten. Mit steigender Aufmischung, also
steigendem Fe-Gehalt, kommt es zu einer verstarkten Seigerung von Nb und Mo. Eine Folge davon ist
eine Verarmung der Dendriten-Kerne und eine Anreicherung der interdendritischen Regionen an Nb

und Mo. Dies kann im speziellen Fall von Mo zu unerwiinschten Korrosionsangriffen in reduzierenden
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Umgebungen an den Dendriten-Kernen flihren. Bemerkenswert ist, dass der Verteilungskoeffizient
von Chrom in der Nickel-Matrix k= 1 (siehe Tabelle 3.8) betragt und daher ein gleichmaRiger

Korrosionsschutz durch Cr gewahrleistet wird.
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Abbildung 3.16 Anderung des Verteilungskoeffizienten fiir Nb mit steigendem Fe-Gehalt (50).

Der erhohte Fe-Gehalt infolge steigender Aufmischung wirkt also hinsichtlich dem
Seigerungsverhalten von Nb und Mo negativ, des Weiteren kommt es zu einem héheren B-Gehalt im
Schweillgut. B wirkt als Netzmittel flir eutektische Filme und beglnstigt die Bildung von
Erstarrungsrissen. Mit steigender Aufmischung kommt es zu einer Abnahme des Nb-, Mo- und ev. Si-
Gehalts und zu einer Zunahme des C-Gehalts. Das sich dabei einstellende héhere C/Nb-Verhaltnis
kénnte zu einem glinstigeren Erstarrungsverlauf fihren, welcher der Bildung von Erstarrungsrissen

entgegenwirkt.

Schlussfolgerung: Ob sich die Aufmischung positiv oder negativ auf das Erstarrungsverhalten des
Alloy 625 SchweiBgutes auswirkt kann letztendlich nur fir den konkreten Fall beurteilt werden. Es
spielen sowohl die chemische Ausgangszusammensetzung der verwendeten
SchweilRzusatzwerkstoffe und des Grundwerkstoffs, als auch der Aufmischungsgrad eine
entscheidende Rolle. Darliber hinaus kdnnen infolge der Aufmischung gewisse Elemente (wie etwa
Bor) hinzulegiert werden, deren Einfluss auf das SchweiB- und Erstarrungsverhalten oftmals schwer

abzuschatzen ist.
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3.2.34 WEZ
Bei Nickelbasis-Legierungen spricht man von “umwandlungsfreien Werkstoffen“, da sie keine
Phasenumwandlung im festen Zustand erfahren. Als Folge davon ist in der WEZ nur Kornwachstum

zu erwarten. Von der Schmelzzone beginnend, nimmt dann die KorngrofRe kontinuierlich ab.

Im I6sungsgegliihten Zustand kann bei Alloy 625 mit eventuellem Kornwachstum gerechnet werden,

ansonsten ist mit keinen wesentlichen Anderungen zu rechnen (36).

3.2.4 Einfluss der Warmenachbehandlung (PWHT) der Alloy 625

Eigentlich kann kein grofRer Nutzen aus einer Warmenachbehandlung von Alloy 625 gezogen werden,
weil die mechanischen Eigenschaften im “as-welded“-Zustand grundsétzlich besser sind. Dessen
ungeachtet, wird in Dissimilar Verbindungen meist vom ferritischen Partner — hier CB2 - eine
Warmenachbehandlung, wie etwa ein Spannungsarmgliihen gefordert. Dabei muss jedoch auf eine

behutsame Temperaturfiihrung geachtet werden, um unerwiinschte Ausscheidungen zu vermeiden.

Cortial et al. (51) untersuchten den Einfluss einer Warmenachbehandlung auf die Mikrostruktur und
die mechanischen Eigenschaften von Alloy 625. Dabei wurden die fiir die Industrie typischen
Warmenachbehandlungen zwischen 600 und 1000°C mit acht Stunden Haltezeit und anschlieBender
Luftabkihlung durchgefiihrt. Im Bereich von 600-700°C waren keine wesentlichen mikrostrukturellen
Anderungen ersichtlich (Abbildung 3.17 a). Ab Temperaturen iiber 700°C war die Bildung einer fein
verstreuten y‘“-Phase in den an Niob angereicherten interdendritischen Zonen erstmals zu
beobachten. Der gleiche Trend setzte sich nach einer Warmebehandlung bei 750°C fort, nur dass sich
die y““-Phase auch in Gleitbdndern und Versetzungen manifestierte, und speziell in der Ndhe von
Phasen, die wahrend der Abkiihlung Versetzungen generieren, wie es etwa im besonderen Mal3e die
Laves-Phase macht (Abbildung 3.17 b). Acht Stunden Warmebehandlungen bei Temperaturen von
850 bis 950°C verursachten eine Auflosung der’* -Phase. An dessen Stelle bildete sich in den
interdendritischen Zonen die nadelférmige orthorhombische &-Phase (Abbildung 3.17 c-e). Wie in
Kapitel 3.2.2 erwahnt, ist diese Phase unerwiinscht, da sie die mechanischen Eigenschaften und die
Kriechbestdandigkeit dramatisch herabsetzt. Neben der §-Phase bildeten sich ab 850°C M¢C Karbide
entlang von Korngrenzen. Eine Warmebehandlung fir 8 Stunden bei 1000°C filihrte zu einer

Auflosung der 6-Phase und einer Zunahme von M¢C Karbiden an den Korngrenzen (Abbildung 3.17 f).

Im Zuge der Untersuchungen konnte des Weiteren gezeigt werden, dass sich Seigerungen bis zu einer

Temperatur von 850°C kaum vom geschweillten Ausgangszustand unterscheiden. Ab dieser
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Temperatur begannen sie merkbar abzunehmen und bei 1000°C lag ein vollstéandig homogenisiertes

Schweigut vor.

Stress (N.mm™)
1000

900 |
uTs

0.2% YS

g 8 8
@

400+
Z i A 300 T T T T T
i Spiny e : 600 700 800 900 1000
i, : (a) Heating temperature (°C)
: _ i EL-RA (%)
i 2ot iRt 45
e i o 40
; : N 35
- T ey {f EL
.-'. b, i J .
k. Ry 304 =
ni 088 18Mm SRS A BER 1w o5 RA
(c) 8 hat 850°C (d) § h at 850°C
: 2 . 20|
. X 15 T T T T T
600 700 800 900 1000
(b) Heating temperature (°C)

CVN Energy (Joules)
100

90+ B

80+

70+

(&) B hat 950°C (D8 har 1000°C

60 |

50 |

<

40

SCIJO 7C|)0 860 QCIJO 1D|00
(c) Heating temperature (°C)

Abbildung 3.17 Bilder links: Mikrostruktur des SchweiRgutes von Alloy 625 nach der
Warmebehandlung bei den angegebenen Temperaturen. Bilder rechts: Mechanische Kennwerte
bei Raumtemperatur von Alloy 625-Schweillgiiter als Funktion der
Warmebehandlungstemperaturen (B.. “as-welded “-Zustand): (a) Zugfestigkeit (UTS) und 0.2%
Dehngrenze (0.2% YS); (b) Bruchdehnung (EL) und Brucheinschniirung (RA); (c) Kerbschlagarbeit
(51).
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Abbildung 3.17 zeigt in den rechten Graphiken mechanische Kennwerte von Schweiligiitern des Alloy
625, welche bei Raumtemperatur gemessen wurden. Der Indikator “B“ gibt jeweils den Wert an, den

der Werkstoff im “as-welded“-Zustand erreicht hat.

Die oberste Graphik zeigt ein Festigkeitsmaximum bei 700°C, was sich mit der Bildung der y*-Phase
erklaren lasst (Teilchenhartung). Eine Warmebehandlung bei 750 < T < 950°C fiihrt zu einem
dramatischen Einbruch der Festigkeit (a), Duktilitat (b) und der Kerbschlagarbeit (c). Dieses
Werkstoffverhalten kann mit der Ausscheidung der nadelférmigen 6-Phase in den interdendritischen
Zonen in Zusammenhang gebracht werden. Bei 1000°C steigen zwar die Duktilitdit und die
Kerbschlagarbeit wieder an, jedoch bleiben die Festigkeitswerte auf einem niedrigen Niveau. Die
Zunahme der Duktilitat und Kerbschlagarbeit steht im Kontext mit der Auflésung der 6-Phase. Auf
der anderen Seite kénnen die niedrigen Festigkeitswerte bei 1000°C dadurch begriindet werden,
dass es bei dieser Temperatur zu einem Wachstum der Kérner kommt, da die Korngrenzen nun nicht

mehr durch Ausscheidungen(speziell der 6-Phase) “gepinnt” werden.

Im Zuge der Untersuchungen (51) wurde auch die Korrosionsbestandigkeit des SchweiRgutes in
Abhdngigkeit zur Mikrostruktur bestimmt. Es zeigte sich, dass vor allem die y“-Phase und, in
geringerem Male, die 6-Phase in den interdendritischen Zonen interkristalline Korrosion verursacht
haben, vor allem bei einer Warmenachbehandlung im Bereich vom 700 bis 950°C. Da sich ab 1000°C
die y“- und &6-Phase auflésen, erreichen diese Proben dhnliche Werte fiir die Bestandigkeit gegen
interkristalline Korrosion wie die “as-welded“-Proben. LochfraRkorrosion (Pitting) trat bei einer
Priftemperatur von 95°C sowohl im “as-welded”-Zustand als auch bei Proben im Bereich von 600 bis
850°C im ahnlichen MalRe auf. Ab 850°C stieg die Bestandigkeit gegen LochfralRkorrosion aufgrund

der Homogenisierung (Verminderung der Seigerungen) des SchweiRgutes.
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Abbildung 3.18 Isothermes Zeit-Temperatur-Ausscheidungsdiagramm des Alloy 625 im
l6sungsgeglihten Zustand (36).

Der l6sungsgegliihte Grundwerkstoff zeigt ein dem SchweiRgut dhnliches Ausscheidungsverhalten bei
isothermer Auslagerung. In Abbildung 3.18 ist deutlich zu erkennen, dass sich oberhalb von 650°C die
metastabile y*-Phase zu bilden beginnt und ihre maximale Ausscheidungsgeschwindigkeit bei etwa
700°C erreicht. Bei langeren Auslagerungszeiten wandelt sich diese in die orthorhombische 6-Phase

um, die sich bei ungefahr 850°C schnell auszuscheiden beginnt.

Schlussfolgerung: Eine Warmebehandlung des Alloy 625 lber 8 Stunden zwischen 650 und 750°C
fUhrt zu einer Zunahme der Festigkeit und einer Abnahme der Duktilitat, Kerbschlagarbeit und der
Bestandigkeit gegenliber interkristalliner Korrosion. Dies steht im direkten Zusammenhang mit der
Ausscheidung der y*“-Phase. Auslagerungstemperaturen von 750 bis 950°C haben iberaus negative
Auswirkungen auf alle mechanischen Kennwerte aufgrund der &-Phasenausscheidung und sollen
somit gadnzlich vermieden werden. Bei 1000°C kommt es angesichts der Auflosung der y*- und 6-
Phase wieder zu einer Zunahme der Duktilitat, Kerbschlagarbeit und der Bestandigkeit gegenliber

interkristalliner Korrosion und LochfralRkorrosion.

Nichtsdestotrotz sinkt ab 700°C die Festigkeit mit steigender Auslagerungstemperatur. Angesichts
dieser Tatsache soll, wenn moglich, auf eine Warmebehandlung génzlich verzichtet werden. Wenn
sie jedoch z.B. im Zuge einer Dissimilar Verbindung vom ferritischen Partner gefordert wird, so soll
die Auslagerungstemperatur im lIdealfall 650°C nicht Uberschreiten. Keinesfalls darf sie 750°C

Ubersteigen und die Warmebehandlungszeit ist moglichst kurz zu halten.
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3.3 Ausgewaihlte werkstoffbedingte Schweif3fehler
In diesem Kapitel soll nur auf jene SchweiRfehler ndher eingegangen werden, die entweder typisch

flr einen der beiden Werkstoffe (CB2, Alloy 625) oder fiir eine Dissimilar Verbindung sind.

3.3.1 Kaltrisse
Kaltrisse sind der Sammelbegriff flr eine Reihe von Rissen, die im festen Zustand, ohne Mitwirken
einer schmelzfliissigen Phase, entstehen. Diese beinhalten viele Rissarten mit unterschiedlichen

Entstehungs- und Erscheinungsformen. Folgende Risstypen zdhlen u.a. zu Kaltrissen (14), (52):

o Aufhartungsrisse

e wasserstoffinduzierte Risse
e Lamellenrisse

e Ausscheidungsrisse

e Relaxationsrisse

Wasserstoffinduzierte Risse: Diese gehdren zu den haufigsten Fehlern in der SchweiRtechnik. Durch
hohe Temperaturen, die beim SchweifRen entstehen, wird Wasserstoff atomar aufgespalten bzw.
ionisiert und im flissigen Schweilbad gel6st. Aufgrund des geringen Radius des atomaren
Wasserstoffs passt er hervorragend in Zwischengitterpldatze einer Metallmatrix und kann auch
dementsprechend gut diffundieren. Mit sinkender Temperatur sinkt auch die Loslichkeit der Matrix
fir Wasserstoff und dieser ist bestrebt, bevorzugt an Stellen erhohter Energie, wie etwa
Martensitsaume, Korngrenzen, Einschliisse, Ausscheidungen usw. sich zu rekombinieren. Durch die
Bildung der Wasserstoffmolekiile H, an solchen Stellen kann der Partialdruck enorm ansteigen und in
Kombination mit einem spréden martensitischen Gefiige und Eigenspannungen zu Rissen fiihren. Als
Folge davon kdnnen Poren und Risse entstehen, die sowohl interkristallin als auch transkristallin
verlaufen kdnnen. Die Entstehung von Rissen kann bereits einige Minuten nach dem SchweiRen oder

erst Tage danach erfolgen (35), (52).

Kaltrisse kdnnen durch Vorwadrmen vermieden werden (Erhdhung der tg/s-Zeit), da Spannungen beim
Erreichen der Martensit-Starttemperatur geringer sind, da sich zuvor andere Phasen (etwa Bainit)
gebildet haben. Eine wirkungsvolle MaBnahme ist das Halten des Bauteils fiir einige Stunden nach
dem SchweiBen, um den Wasserstoff zur Effusion zu bewegen (Wasserstoffarmgliihen, bei ca.
250°C). Dariber hinaus sollte vermieden werden, dass Feuchtigkeit weder aus der umgebenden

Atmosphare, noch aus dem SchweiBzusatzwerkstoff aufgenommen werden kann. Aus diesem Grund
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empfiehlt es sich, geeignete Schutzgase einzusetzen bzw. Elektroden unmittelbar vor der

Verwendung riickzutrocknen (35), (52).

3.3.2 Heifdrisse
Laut Merkblatt DVS 1004-1 (53) sind Heildrisse als Risserscheinungen definiert, die in Anwesenheit
von niedrigschmelzenden, sowie sproden Substanzen auf den Korngrenzen bei hohen Temperaturen

im Verlauf und nach Beendigung des SchweiBprozesses entstehen kdnnen.

Heilrisse konnen sowohl im SchweiRgut als auch in der Warmeeinflusszone entstehen. Nach der
Entstehungsart kann man HeiRrisse in Erstarrungsrisse und Wiederaufschmelzrisse unterteilen. Oft
werden auch ,Ductility Dip Cracks” (DDC) zu Heilrissen gezdhlt. Da DDC jedoch nicht in
unmittelbaren Zusammenhang mit dem Vorhandensein von schmelzflissigen Phasen gebracht
werden kénnen (vielmehr ist diese Risserscheinung auf Korngrenzengleiten zurilickzufiihren), fallen

sie auch nicht in die Definition (53), weshalb dieser Rissmechanismus gesondert betrachtet wird.

3.3.2.1 Erstarrungsrisse:

Diese Rissart bildet sich wahrend der Erstarrung des SchweiRbades. Erstarrungsrisse entstehen in
Anwesenheit niedrig schmelzender Phasen, welche entlang der Erstarrungsfront vorangetrieben
werden. Die im Zuge der Erstarrung auftretenden Spannungen kénnen vom flissigen Film nicht

Ubertragen werden und fiihren in weitere Folge zu Rissen (Abbildung 3.19), (14), (35), (36).

Abbildung 3.19 Schematische Darstellung der Entstehung eines Erstarrungsrisses (14).

In Abbildung 3.20 sind die wesentlichen Faktoren und deren Zusammenspiel, die zu Erstarrungsrissen

flhren, dargestellt.
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Abbildung 3.20 Zusammenspiel der Erstarrungsrisse beeinflussenden Faktoren (54).

Metallurgische Einfliisse:

Erstarrungsintervall: Das Erstarrungsintervall ist die Differenz zwischen Liquidus- und Solidus-
Temperatur. Ein groBes Erstarrungsintervall bedeutet, dass der ,schmelzteigige Zustand“ (,mushy
zone“), also jener Bereich, in dem sowohl eine feste als auch eine fliissige Phase vorliegen, bei einem
gegebenen Temperaturgradienten, langer vorhanden ist. In diesem Bereich kdnnen keine

Schrumpfspannungen aufgenommen werden (36), (55).

Back-filling: Back-filling bezeichnet den Umstand, dass Schmelze zuriick in das dendritische Netzwerk
flieRen kann und so “Leerrdume”, die durch Materialschrumpfungen entstanden sind, auffillt. Die
Rlckfluss-Rate wird im Wesentlichen von der Gewundenheit der Dendriten, dem flissigen
Phasenanteil, dem FlieRvermdgen, sowie der Oberflaichenspannung bestimmt. Legierungen, die im
hohen Male niedrig schmelzende, eutektisch erstarrende Phasen produzieren, wird eine gute
Heilrissbestdandigkeit bescheinigt, da aufgrund von Schrumpfspannungen entstandene Risse durch
niedrig schmelzende Phasen wieder aufgefiillt werden. Dieser Umstand wird ,eutektisches Heilen”

(,eutectic healing”) genannt (54).

Dendriten-Koharenz: Die Dendriten-Koharenz bezieht sich auf den Grad der Festkoérper-Festkorper-
Bindung zwischen den sekundaren Dendritenarmen. Borland (56) beschreibt 4 Stadien, die ein
Werkstoff wahrend der Erstarrung durchlduft: In Stadium 1 beginnt sich die feste Phase zu bilden.
Zum Uberwiegenden Teil besteht die mushy zone aus flissiger Phase, dementsprechend niedrig ist
die HeiRrissgefahr. Im Stadium 2 stoRen bei Erreichen der Kohdrenztemperatur erstmals Dendriten

zusammen. Eine HeiRrissbildung ist in dieser Phase unwahrscheinlich, da noch geniligend Schmelze
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vorhanden ist. Diese kann sich um die Dendriten frei bewegen und ein Auffiillen der Risse ist noch
moglich. Angesichts der hohen Dendriten-Kohdrenz in Stadium 3 und des geringen flissigen
Phasenanteils wird ein NachflieBen der Schmelze stark verringert und Risse kdnnen somit nicht mehr
ausgeheilt werden. Daher besitzt dieses Stadium die hochste HeiRrissgefahr. Mit dem Durchschreiten
der Solidus-Temperatur ab Stadium 4 ist das SchweiBgut vollstdndig erstarrt, weshalb auch keine
Heilrisse mehr zu erwarten sind. Der Theorie von Borland zufolge misste mit zunehmender
Dendriten-Kohadrenz die Heilrissgefahr steigen. Dies ist jedoch nur bis zu einem gewissen Grad
zutreffend, da mit zunehmendem Zusammenwachsen der Dendriten die mechanische Stabilitat der

Erstarrungsfront steigt (54), (55).

Oberflachenspannung: Der Einfluss der Oberflachenspannung ist sehr komplex. Einerseits flihrt eine
hohe Oberflachenspannung der Restschmelze zur Briickenbildung zwischen den Dendriten, die in
weiterer Folge Schrumpfdehnungen standhalten und so Risse verhindern kénnen. Andererseits fiihrt
eine sehr niedrige Oberflaichenspannung der zuletzt erstarrenden Schmelze zu einer extremen
Benetzung der Dendriten, wodurch ein Rickfillen entstandener Risse stattfinden kann (eutektisches

Heilen) (54).

Korngrenzen: Korngrenzen im SchweilRgut, die eine zellulare, gerade Struktur besitzen, sind Heilriss-
anfdlliger als gewundene, dendritische Korner, da sie einen geringeren Widerstand fir den

Rissfortschritt darstellen (54).

Mechanische Einfliisse:

Dehnung: Ist die interdendritische Restschmelze einer hohen Dehnung ausgesetzt, so ist diese, ab
einem kritischen Wert, nicht mehr in der Lage die festen Phasenanteile zu verbinden und ein Riss
entsteht. Die Hohe der Dehnung, die ein fliissiger Film erfdhrt, ist von dessen Existenzdauer
abhdngig. Dementsprechend fiihrt ein groBes Erstarrungsintervall und eine geringe
Abkiihlgeschwindigkeit zu einer langen Existenz der Restschmelze, die infolgedessen einer héheren

Dehnung ausgesetzt ist (54).

Spannung: Natirlich stehen Spannungen in engem Zusammenhang mit Dehnungen. Hohe
Spannungen konnen zu einem Aufklaffen der interdendritischen Zonen und in weiterer Folge zu

HeiRrissen fiihren. Mogliche Spannungsquellen sind (36):

e 3ulere mechanische Belastung

e Eigenspannungen
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e thermisch induzierte Spannungen, die aufgrund von Unterschieden der thermischen

Ausdehnungskoeffizienten in Dissimilar Verbindungen hervorgerufen werden

e Spannungen

Umwandlung,.. )

infolge metallurgischer

3.3.2.2 Wiederaufschmelzrisse

Reaktionen

(z.B. Ausscheidungen,

Fllssig-Fest-

Entstehen beim SchweiRen in der WEZ des Grundwerkstoffs oder bei Mehrlagenschweillungen in der

WEZ der darunter oder daneben liegenden Schweillraupen. Aufschmelzrisse entstehen durch zwei

Mechanismen — einem Seigerungsmechanismus und einem Penetrationsmechanismus (36).

Beim Seigerungsmechanismus kénnen Verunreinigungen oder geldste Substanzen aus der teilweise

aufgeschmolzenen Zone in die Korngrenzen eindringen, lokal die Schmelztemperatur herabsetzen

und einen durchgehenden flissigen Film bilden. Moglich ist auch, dass durch Korngrenzenwanderung

(Kapitel 3.2.3) Verunreinigungen oder aufgeloste Stoffe in die Korngrenzen ,hineingeschwemmt”

werden (Abbildung 3.21), (36).
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Abbildung 3.21 Schematische Darstellung eines durch Segregation hervorgerufenen Aufschmelzrisses

(36).
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Der Penetrationsmechanismus bezeichnet das lokale Aufschmelzen von Ausscheidungen, wie NbC
und TiC, an den Korngrenzen. Durch die schnelle Aufheizgeschwindigkeit, bedingt durch den
SchweilRprozess, besteht fiir sekunddre Phasen nicht ausreichend Zeit sich aufzulésen. Beim
Penetrationsmechanismus werden zwei Formen zur Entstehung eines flissigen Films unterschieden.
Einerseits kann sich ein fliissiger Film beim Uberschreiten der Schmelztemperatur bestehender
niedrig-schmelzender eutektischer Ausscheidungen bilden. Andererseits kann die eutektische
Temperatur, die eine sekundadre Phase mit der Matrix bildet, (iberschritten werden und es kann sich
ein flissiger Film an der Grenzfliche bilden. Anzumerken ist, dass bei dieser Form des
Penetrationsmechanismus - die auch konstitutionelle Verfllssigung genannt wird - Partikel (wie etwa
NbC oder TiC) eine oftmals viel hohere Schmelztemperatur als die Matrix besitzen kdnnen und nicht
das Partikel an sich schmilzt, sondern die dazwischen liegende Reaktionszone zwischen Matrix und

Partikel.

Abbildung 3.22 beschreibt die konstitutionelle Verflissigung einer Legierung mit der chemischen
Zusammensetzung C, anhand eines bindren Phasendiagramms. Aus dem Phasendiagramm kann man

erkennen, dass die Matrixphase, a und das Partikel A;B, eine eutektische Reaktion besitzt.

Bei Raumtemperatur ist das Partikel A;B, in der Matrix mit der Zusammensetzung C, eingebettet
(Abbildung 3.22 a). Bei einer sehr schnellen Aufheizgeschwindigkeit kann sich das Partikel bei T, nicht
dem Gleichgewichtszustand entsprechend vollstéandig auflésen, sondern es kommt lediglich an der
Partikel/Matrix-Grenzfliche zu einer partiellen Auflésung (Punkt “b“). Folglich bleibt ein

Konzentrationsgradient in der Matrix erhalten (Abbildung 3.22 b).

Beim Aufheizen von T, auf T, schreitet die Partikelauflosung an der Grenzflaiche gemaR der Solvus-
Linie bis Punkt “c” voran. Bei Erreichen der Legierung des Punktes “c” besitzt der nicht aufgeloste Teil

des Partikels A;B, mit der Matrix Phase a einen eutektischen Punkt (“d“) (Abbildung 3.22 c).

Als Resultat formt sich ab T, eine fllissige Phase aus der eutektischen Reaktion bei der chemischen
Zusammensetzung in Punkt “d“. Bis zum Aufheizen auf Temperatur T; bildet sich weiter eine flissige
Phase. Die chemische Zusammensetzung variiert von Punkt “g” an der Grenzflache des Partikels bis
zu Punkt “f“ an der Matrix Grenzflaiche. Die chemische Zusammensetzung der Matrix an der

Grenzflache zum Liquid wird durch Punkt “e” an der Solidus-Linie dargestellt (Abbildung 3.22 d) (36).

Damit es zur konstitutionellen Verflissigung kommen kann, darf das Partikel nicht vollstandig bis zum
Uberschreiten der eutektischen Temperatur aufgeldst werden. Unter diesem Gesichtspunkt kann bei

einer sehr langsamen Aufheizrate keine konstitutionelle Verflissigung stattfinden, da das Partikel in
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der Matrix aufgeldst wird. Aber auch im anderen Extremfall - bei sehr schnellen Aufheizraten - kann

keine Verfliissigung stattfinden, da die Auflésung der Partikel unterdrtickt wird (36).

AB, +L
R RS [ T3
e
= Te
[11]
(TQJ' ....... 4 ....................................................................... ..T2
5
= — Solvus o+ AB,
e B e O e i i e el T1
A B SE N AB,
Composition, %B
T,
Reaction
Zone AxBy
b
Co
(a) (b)
T, T;
+«—— Reaction Zone @
Mefted Melted
elte region
region ABy 2 £By
d - g
C
Cy
(c) (d)

Abbildung 3.22 Schematisches Erklarungsmodell der konstitutionellen Verflissigung (36).
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3.3.2.3 Beurteilung der HeifSrissanfdlligkeit der Alloy 625 (36)

Betrachtet man die Ergebnisse des Varestraint-HeiRRrisstests (Abbildung 3.23), so kdnnte man
glauben, dass Alloy 625 tUberaus anféllig fir HeiRRrisse ist. Dies steht jedoch im Widerspruch zu
gegenwartigen Erfahrungen aus der Praxis. Der Grund fiir diese Diskrepanz ist, dass bei den gangigen
Heilrisstests hohe Dehnungen in Folge von hohen Spannungen auf das SchweilRgut einwirken. Alloy
625 besitzt aber aufgrund des hohen Nb-Gehalts am Ende der Erstarrung ausreichend niedrig
schmelzende Phasen und kann so durch den Back-Filling-Mechanismus Risse ausheilen. Bei den
hohen Dehnungen bzw. Spannungen der Varestraint-Tests werden jedoch interdendritische Zonen so
weit auseinandergeklafft, dass ein Ausheilen der Risse nicht mehr moglich ist. Zur Vermeidung von
Heilrissen bei Alloy 625 ist von entscheidender Bedeutung, Dehnungen bzw. Spannungen so gering
wie méglich zu halten! Aus Abbildung 3.23 ist zu erkennen, dass Alloy 625 bei niedrigen Dehnungen

Uberaus heiRrissbestandig ist.

3.5¢
t ——IN617
3 [ —*—IN625
€ [ —&—Hastelly X
£ [ —«—Hastelloy W
§2‘5: —%— Haynes 230W
© [
3 2f
2 [
g8 |
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= [
3
£
< 1f
o L
= |
05}
O-I.I..|....|....|..;.J.;..l....l....n....
0 1 2 3 4 5 6 7 8

Applied strain (%)

Abbildung 3.23 Gegenlberstellung der maximalen Risslange liber die Dehnung fir verschiedene
Mischkristall-gehartete Schweillgiiter (57).

3.3.2.4 Moglichkeiten zur HeifSrissvermeidung
e Da ein grolRes Erstarrungsintervall HeilRrisse fordert, sollen vor allem die Gehalte an
Verunreinigungen, wie etwa Schwefel und Phosphor, minimiert werden, da diese sehr
niedrig schmelzende Phasen bilden (NisS,, 637°C Schmelzpunkt (31)). Beim SchweilRen mit

Nickel ist daher auf hochste Sauberkeit zu achten.
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Eine Uberaus effektive MalRnahme zur Vermeidung von HeiRrissen ist die Reduzierung der
Warmeeinbringung, da das Heilriss-gefdhrdete Stadium schneller durchlaufen wird und
folgedessen Schrumpfspannungen liber einen kiirzeren Zeitraum wirken. Zudem fiihrt eine
geringere Warmeeinbringung zur Verminderung thermisch induzierter Spannungen; weiters
kénnen Wiederaufschmelzrisse moglicherweise unterdriickt werden.

Malnahmen zur Reduzierung der Warmeeinbringung (58):

- Senkung der SchweiBstromstiarke und/oder Verwendung eines kleineren
Elektrodendurchmessers

- SchweiRen von Strichraupen

- Ohne Vorwarmung schweilten

- Zwischenlagentemperaturen begrenzen (bei Nickelbasis-Legierungen < 150°C (31))

- Steigerung der SchweiRgeschwindigkeit

Da HeiRrisse nur unter Einwirkung von Zugspannungen entstehen, bewirkt deren

Reduzierung eine geringere HeiRriss-Anfalligkeit.

Malnahmen zur Reduzierung von Spannungen:

- Kleine SchweilRbdder verursachen geringere Schrumpfspannungen.

- Bei konvexer SchweiBbadform fihrt das durch Schrumpfung verursachte Ziehen in
Richtung der Wurzel zu Druckspannungen an der SchweiBgutoberflache. Eine konkave
SchweilRnahtform hingegen flihrt zu Zugspannungen und ist moglichst zu vermeiden
(Abbildung 3.24), (59).

surface in

surface less
tension

in tension

root
Concave fillet weld Convex fillet weld

Abbildung 3.24 Einfluss der SchweiBnahtform auf die Erstarrungsriss-Anfalligkeit (59).

Durch eine geometrisch glinstige Ausflihrung der SchweiRnaht kann die Gefahr von
Heillrissen ebenfalls verringert werden. Bei schmalen, tiefen Raupen wird die Restschmelze
in der Nahtmitte eingeschlossen und kann so Heillrisse auslosen (Abbildung 3.25 a). Bei

flachen Raupen hingegen wird die heiRrissfordernde Schmelze an die Oberflache
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transportiert (Abbildung 3.25 b). Zur Vermeidung von Heillrissen wird ein Breiten-
Tiefenverhaltnis (b/t) groRer als 1 empfohlen. Das in Abbildung 3.25 (c) dargestellte
Verhaltnis ist ebenfalls unglinstig, da beim Schweilen der zweiten Lage die Seigerungszone
der ersten Lage aufgeschmolzen wird und sich ein bereits bestehender Riss in die obere Lage

fortsetzen wird (14).

=

=ik
—

E |

| X

a) b) c)

Abbildung 3.25 Einfluss des Breiten-Tiefenverhéltnis (b/t) auf die HeiRrissanfalligkeit (14).

3.3.3 Ductility Dip Cracking (DDC)

DDC beschreibt eine Risserscheinung, die bei hohen Temperaturen aufgrund eines Abfalls der
Duktilitat stattfindet. DDC treten im festen Zustand in der WEZ des Grundwerkstoffes oder in der
WEZ von SchweiRraupen bei MehrlagenschweilRungen auf. Der genaue Mechanismus ist noch nicht
vollstandig geklart, es wird jedoch vermutet, dass Korngrenzenwanderungen (siehe Kapitel 3.2.3) zu

DDC fiihren (44).

In der Theorie von Ramirez und Lippold (44) wird vermutet, dass es bei héheren Temperaturen zu

einer Begradigung von Korngrenzen durch Korngrenzenwanderung kommt.

Abbildung 3.26 (a) beschreibt einen Werkstoff, in dem keine Karbide an den Korngrenzen vorhanden
sind. In diesem Fall kdnnen sich durch Korngrenzenwanderungen nahezu gerade Korngrenzen bilden,
Spannungen werden sich bevorzugt an Tripelpunkten aufstauen und Hohlrdume formen, die in
weiterer Folge Ausgangspunkte fiir Risse sind. Diese Variante stellt eine hohe Gefahr fiir die Bildung
von DDC dar. In Féllen, in denen Karbide entlang abgewanderter Korngrenzen zu finden sind, findet
eine Spannungskonzentration an der Matrix —Ausscheidungsgrenzflache statt. Dieser Form wird

ebenfalls eine hohe Rissanfalligkeit bescheinigt. (Abbildung 3.26 b)

Die hochste Bestandigkeit gegeniliber DDC besitzen Legierungen, die am Ende der Erstarrung Karbide

I “

entlang der Korngrenzen ausscheiden. In diesem Fall “pinnen“ Karbide Korngrenzen, sodass
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weiterhin eine gewundene Korngrenzenkontur vorhanden ist. Durch die gewundenen Korngrenzen
wird eine Art mechanischer Formschluss gebildet, der héheren Spannungen widerstehen kann.

(Abbildung 3.26 c)

Schlussfolgerung: Alloy 625 besitzt nur eine geringe Anfélligkeit gegenliber DDC, da sich am Ende der
Erstarrung NbC ausscheiden, die Korngrenzen an der Bewegung hindern und so eine gewundene

Korngrenzenstruktur gewahrleisten.

hohe Spannungskonzentration

—
‘ i q
Hohlraum
(a)  gerade Korngrenzen
Spannungskonzentration
Hohlraum

(b) Einfluss interkristalliner Ausscheidungen

Spannungskonzentration

Einfluss interkristalliner Ausscheidungen
(c) und gewundener Korngrenzen

Abbildung 3.26 Schematische Darstellung des Einflusses der Korngrenzenform und der
Ausscheidungen auf Ductility Dip Cracking (44).
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3.3.4 Poren
(14), (60)

Poren sind Hohlrdume, die mit Gas gefillt sind, das wahrend der Erstarrung nicht genligend Zeit zum

Entweichen hatte. Die Bildung von Poren kann mechanische oder metallurgische Ursachen haben.

Aus metallurgischer Sicht kann es entweder durch eine chemische Reaktion (Kochreaktion im
Schweibad) wahrend der Erstarrung zur Gasentwicklung (meist CO) kommen. Metallurgische Poren
entstehen zum einen aufgrund der unterschiedlichen Loslichkeit fiir Gase der verschiedenen Phasen
und zum anderen durch die Abnahme der Loslichkeit mit der Temperatur. Dabei kommt es vor allem
beim Ubergang von der fliissigen zur festen Phase zu einem drastischen Riickgang der Loslichkeit von
Gasen. Grundsatzlich werden die Gasblasen an der Kristallisationsfront vorangetrieben (Abbildung
3.27 a). Bei starker Warmeableitung, wie es etwa bei kleineren Schweibadern der Fall ist, kann die
Kristallisationsgeschwindigkeit schneller als die Aufstiegsgeschwindigkeit der Gase sein und diese so

im Festkorper einschlieRen (Abbildung 3.27 b).

U

iz s s Wz ez

a) geringe Kristallisationsgeschwindigkeit

U

G SR, G R T R

b) groBe Kristallisationsgeschwindigkeit

Abbildung 3.27 Einfluss der Kristallisationsgeschwindigkeit auf die Porenbildung (14).

Eine mégliche Ursache fiir mechanische Porenbildung kann das UberschweiRen von Schmutz, Rost,
Zunder und Anstrichstoffen sein. Dabei kdnnen sich gasformige Zersetzungsprodukte bilden, die in
das Schweillbad eindringen und so Poren bilden. Gase kénnen aber auch SchweilRprozess-bedingt
durch Turbulenzen und Injektorwirkung in das Schmelzbad eingebracht werden. Abbildung 3.28 zeigt

maogliche Fehlerquellen beim SchutzgasschweilRen.
Vermeidung von Poren:

e  Gute Desoxidation des SchweilRgutes.
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e Verringerung der Wasserstoff- und Stickstoffloslichkeit im SchweiRbad durch Senkung des
Partialdruckes (vol-% Anteils) der Gase in der Lichtbogenatmosphare.

e Einstellen einer geeigneten Schweilbadgeometrie, um eine gute Entgasung zu
gewahrleisten.

e Schweiflen im Vakuum.

e Laminare Schutzgasstromung, richtige Brenneranstellung und Schutzgasmenge.

o SchweiRBnahtbereich vor dem SchweiRen reinigen.

e Stabelektroden und Filldrahtelektroden ricktrocknen.

stotternder Drahtvorschub
schlechter Stromubergang
unglnstige Schweifiparameter =

Jurbulenz durch unruhigen Lichtbogen
N3, 0z, H-0 (aus der Luft)

\\ Ziehfeft

Turbulenzen durch

2u hohe Schutzgasmenge
N;, 05, H,0 (aus der Luft)

zu geringe Schutzgasmenge
N, 0;,H,0 faus der Luft)

Turbulenz durch Spritzer
Ns, 0z, H20 [gus der Luft)

Injektorwirkung
N, 05, H.0 (aus der Luft)

T e A /:o:;,,/

ersfarrres Sch werﬁguf

NS

Abbildung 3.28 Mechanische und metallurgische Porenbildung beim Metall-Schutzgasschweilien
(14).

Turbulenz durch Thermik
.‘\\\. v/ Ns. 0, H,0 (aus der Luft)

\\ :\ _/ Schmutz, Rost, Zunder
\ Vi, Anstrichstoffe

3.3.5 Einschliisse
(35), (14)

Einschllsse sind artfremde Stoffe, die wahrend des Herstellungs- oder SchweiRprozesses eingebracht
werden bzw. entstehen. In Schweillgiitern kann es vor allem bei Mehrlagenschweillungen zu

Schlackeneinschliissen kommen. Schlacken entstehen beim Schmelzen der Umbhillung von
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Stabelektroden, und durch das Pulver beim UP-Schweien, aber auch beim Metall-
SchutzgasschweilRen durch metallurgische Reaktionen innerhalb des flissigen Schmelzbades sowie
bei schlackebildenden Filldrahten. Aufgrund der Unterbrechung des Gefligeverbundes und
moglicher Kerbwirkung stellen Einschliisse eine Schwachung der Schweillverbindung dar. Andere
Feststoffeinschliisse, meist metallischer Art, wie Wolfram beim WIG-SchweiRen oder Kupfer beim

MSG-Schweillen, sind auf unsachgemalie Handhabung von Elektrode oder Brenner zurlickzufiihren.
Vermeidung/Reduzierung von Einschliissen:

e Vor dem SchweiBen ist auf eine griindliche Reinigung des Werkstoffs und auf eine sorgfiltige
Entfernung der Schlacke zu achten.

e Durch falsche Elektrodenhaltung, Pendelung, Blaswirkung und Verwendung von Elektroden
mit einem zu groRen Durchmesser kann Schlacke vorlaufen und nach einer UberschweiBung
zu Einschlussen fihren.

e Ein zahflUssiges, durch geringe Stromstdrke verursachtes Schweillgut, erschwert das

Entweichen von Schlackeneinschlissen.

3.3.6 TypelV Cracking

Type IV Cracking ist als die Bildung und Ausbreitung von Defekten in der Feinkorn- und der
Interkritischen Zone definiert. Dieser Fehlertyp gilt als der vorherrschende Versagensmechanismus in
ferritischen kriechbestandigen Stahlschweilungen fiir die Energie-Erzeugungsindustrie. Type IV
Cracking ist ein Kriechphdanomen, welches bevorzugt bei niedriger Spannung auftritt und durch
Hohlraumbildung zum Bruch fiihrt (26). Eine detaillierte Beschreibung zum Type IV Cracking ist in (26)
nachzulesen. Grundsatzlich kann ein feines Korn in Bezug auf Zeitstandbeanspruchung als negativ
erachtet werden, da bei hohen Temperaturen die Kérner entlang ihrer Grenzen abgleiten und

entlang Korngrenzen Diffusionsprozesse leichter ablaufen kénnen (9).

Schlussfolgerung: Type IV Cracking ist ein grundlegendes schweiltechnisches Problem bei
Verbindungen mit 9-12% Cr-Stahlen. Eine Wiederherstellung der Kriecheigenschaften dhnlich der des
Grundwerkstoffes kann durch ein Normalisierungsglihen und anschlieBendem Tempern
gewahrleistet werden. Durch das Normalisieren wird ein gleichmaRiges Geflige wiederhergestellt
und durch Kornwachstum kommt es zu einer Bildung einer fiir Kriecheigenschaften optimalen

grobkornigen Struktur (61).
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3.4 Schweifden einer Dissimilar Verbindung
Dissimilar Verbindungen, auch Schwarz/WeiR-Verbindungen genannt, sind Werkstoffkombinationen
von ferritischen oder martensitischen mit austenitischen Stdhlen sowie Nickel und Nickel-

Legierungen (58).
Einige Grundregeln beim Schweiflen von Dissimilar Verbindungen sind (58):

e Der Unterschied des mittleren linearen Ausdehnungskoeffizienten (a) sollte weniger als 1,5
betragen, da mit steigender Differenz héhere Spannungen (Dilatationsspannungen) und
damit auch eine hohere Rissgefahr zu erwarten ist.

e Da Kohlenstoff stets bestrebt ist vom niedriglegierten zum hoch Cr-legierten Werkstoff zu
diffundieren (,up-hill diffusion”), sollte bei hohen Betriebstemperaturen auf Nickelbasis-
Legierungen zurlickgegriffen werden, da diese die C-Diffusion deutlich verlangsamen. Speziell
durch die Anwesenheit von Nb in Alloy 625 wird C in Form von Nb Karbiden gebunden und so
die Ausbildung eines Chromkarbid-Saumes verhindert.

e Die Warmefihrung stellt die wohl gréRte Herausforderung beim Dissimilar SchweilRen dar.
Einerseits wird vom austenitischen Partner wegen der HeilRrissgefahr eine Begrenzung der
Zwischenlagentemperatur gefordert, demgegeniiber steht die Notwendigkeit, aufgrund der
Wanddicke und/oder der Aufhirtungsneigung (Kaltrissgefahr) des schwarzen Partners
gewisse  Vorwdrmtemperaturen  einzuhalten.  Grundsatzlich  sollte  dabei die
Vorwarmtemperatur auf die Erfordernisse des schwarzen Werkstoffs abgestimmt werden
und sollte so niedrig wie moglich gehalten werden, damit genligend Spielraum zwischen
Vorwarmtemperatur und maximal erlaubter Zwischenlagentemperatur des weiRen
Werkstoffs erhalten bleibt. Dieser Spielraum sollte in der Praxis mindestens 50°C betragen.

e Ahnliches wie fiir die Warmefiihrung gilt auch fiir die Warmenachbehandlung. Diese sollte
primar auf den schwarzen Partner abgestimmt werden und so kurz und mit so niedrigen
Temperaturen wie moglich erfolgen. Oftmals sind dabei eine Pufferung des schwarzen
Werkstoffs und eine separate Warmenachbehandlung sinnvoll. Im Anschluss kann die
Verbindung dann kalt verschweilst werden. Die Dicke der Pufferung sollte dabei mindestens 6
mm betragen.

e Sind fir bestimmte SchweiBverbindungen oder PlattierungsschweiBungen Nickelbasis-
Schweillzusdtze erforderlich, so ist die gesamte Schweillnaht mit Nickelbasis-

Schweifzusatzen zu vollenden (62).
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3.4.1 Schweifdverfahrenspriifung

(11)

Die SchweiBverfahrensprifung nach EN ISO 15614-1 dient zur Qualifizierung eines
SchweilRverfahrens fir metallische Werkstoffe. Im Rahmen dieser Priifung werden anhand eines
Probestiickes Schweifungen unter Einhaltung einer vorldufigen Schweillanweisung (pWPS)
durchgefiihrt. Bei positivem Ergebnis nachfolgender zerstérender und zerstérungsfreier Priifungen
wird ein Bericht Gber die Qualifizierung des SchweiBverfahrens (WPQR) erstellt. Dieser Bericht fiihrt
schlieBlich zu Ausfertigung einer endgiiltigen Schweifanweisung und damit zur Freigabe fiir die

Fertigung.

Die zerstorungsfreien und zerstorenden Priifungen, die laut Norm fiir einen StumpfstoR mit voller

DurchschweiBung gefordert werden, sind in Tabelle 3.10 und Tabelle 3.11 aufgelistet:

Zerstorungsfreie Priifung:

Priifart Priifumfang
Sichtprifung 100%
Durchstrahlungs- oder Ultraschallprifung 100%
Oberflachenrissprifung 100%

Tabelle 3.10 Laut EN ISO 15614-1 geforderte zerstérungsfreie Prifungen.

Zerstorende Priifung:

Priifart Priifumfang
Querzugprifung 2 Proben
Querbiegepriifung 4 Proben
Kerbschlagbiegeprifung 2 Satze
Harteprifung Erforderlich
Makroschliff-Untersuchung 1 Probe

Tabelle 3.11 Laut EN ISO 15614-1 geforderte zerstorende Prifungen.

Bemerkung: Angesichts der geringen Menge an vorliegendem Probenmaterial (CB2, Alloy 625) war
es nicht moglich, alle von der Norm geforderten Prifungen durchzufiihren. Auch die

Entnahmestellen fiir die Proben entsprachen daher teilweise nicht der Norm (siehe Kapitel 4.3, S.66).
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4 Versuchsdurchfithrung

4.1 Chemische Analyse der Grundwerkstoffe
Im Rahmen der Diplomarbeit wurden die Gusslegierungen, bestehend aus dem 9%Cr-Stahl CB2 und
der Nickelbasis-Legierung Alloy 625, miteinander verschweillt. Der Abguss der beiden Werkstoffe

erfolgte bei der Firma voestalpine Giesserei Traisen VAGT.

4.1.1 Chemische Analyse des CB2
Nach dem Austenitisieren wurde der Werkstoff im Ofen abgekiihlt und anschliefend bei 760°C
angelassen. In Tabelle 4.1 ist die chemische Analyse des verwendeten Werkstoffs ersichtlich.

Anzumerken ist, dass der Stickstoffgehalt Gber der zulassigen Héchstgrenze liegt.

C Si Mn P S Cr Ni Mo
Min. 0,120 0,200 0,800 max. max. 9,000 0,100 1,400
Max. 0,140 0,300 1,000 0,015 0,015 10,00 0,200 1,600
Ist 0,134 0,274 0,925 0,014 0,001 9435 0,144 1,501

Nb Ti Al Co N B Cu Vv
0,050 max. 0,010 0,900 0,010 0,008 max. 0,180
0,070 0,005 0,020 1,100 0,030 0,015 0,100 0,220
0,058 0,002 0,01 09 0032 0,011 0,039 0,197

Tabelle 4.1 Chemische Zusammensetzung des CB2 (wt-%).

4.1.2 Chemische Analyse der Alloy 625

Dieser Werkstoff kam im bei 1200°C |6sungsgegliihten Zustand fiir die Schweilversuche zum Einsatz.

C Si Mn P S Cr Mo Nb Ti Al Co Fe N

Min. max. max. max. max. max. 20,00 8,000 3,150 max. max. max. max.

Max. 0,100 0,500 0,500 0,015 0,015 23,00 10,00 4,150 0,400 0,400 1,000 5,000

Ist 0,018 0,334 0,201 0,005 0,001 21,702 8,933 3,507 0,197 0,109 0,0005 1,037 0,0039

Tabelle 4.2 Chemische Zusammensetzung der Alloy 625 (wt-%).
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4.2 Schweifdversuche

Insgesamt fanden vier ProbeschweiBungen bei der VAGT statt. Dabei kamen das
LichtbogenhandschweiRen mit Stabelektroden, das MIG-MassivdrahtschweiBen und das MAG-
FllldrahtschweiRen zum Einsatz. Im Zuge dessen wurden 50 mm dicke Gussteile, bestehend aus dem
9% Cr-Stahl CB2 und der Nickelbasis-Legierung Alloy 625 miteinander verschweiRt. Es wurden also
drei Typen an Schweizusatzwerkstoffen verwendet, namlich Stabelektroden,
Massivdrahtelektroden und  Filldrahtelektroden. Eine  Ubersicht iiber das gesamte

Versuchsprogramm ist in Tabelle 4.3 ersichtlich.

T " W Kerbschlagbiegepriifung
o S 2 = o =
o ] [ = o
o £ ° S o =1 >
> e 2 3 N =X 3 & A
7] = c o
5 5 PWHT & 3 E £ 35 = 8
L. = s @ g T & > =
= g j= c b4 c: & m
3 =2 3. =] c =3 é c N
g o o o s g m -
M S & N
1. Probe E-Hand 710°C/8h v v 2St.®12mm 1St 4 - v
2. Probe E-Hand 730°c/8h vV - 2 St. 4 v v
3. Probe MIG-Massivdraht 730°C/8h v v°  2St. @ 10mm 1St 4 4 v
4. Probe MAG-Fiilldraht 730°C/8h v v 2St. @ 10mm 1St 4 v v

Tabelle 4.3 Ubersicht tiber das gesamte Versuchsprogramm.

Die erste mit Stabelektroden des Typs BOHLER FOX NIBAS 625 durchgefiihrte ProbeschweiBung (1.

Probe) diente als Ausgangsbasis fiir weitere Versuche.

Die ProbeschweiBungen 2-4 wurden (2. Probe) ebenfalls mit Stabelektroden des Typs BOHLER FOX
NIBAS 625, eine weitere (3. Probe) mit Massivdrahtelektroden vom Typ BOHLER NIBAS 625-IG und
die vierte (4. Probe) mit Fiilldrahtelektroden vom Typ BOHLER NIBAS 625 PW-FD verschweif3t.

Abbildung 4.1 zeigt den Nahtaufbau aller Probeschweilungen mit einer Tulpennaht von 10°

Offnungswinkel. Fiir die ProbeschweiRungen wurde folgende Vorgangsweise gewahlt:

1. Vorwarmen des CB2 (martensitischer Werkstoff) auf 220°C.

2. Aufbringen von 3 Pufferlagen (SF1) auf den CB2 unter Einhaltung einer
Zwischenlagentemperatur von maximal 260°C.

3. Mechanische Bearbeitung der Pufferung (Aufbringen der Tulpenform).

4. Spannungsarmgliihen des gepufferten CB2 bei 710 (1. Probe) bzw. 730°C (2.-4. Probe) fir 8

Stunden.
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5. “Kalt-VerschweiRen” (ohne Vorwarmung) der Wurzel, Fill- und Decklagen (Verbinden von

CB2 mit Alloy 625).

Beim SchweiRen kam die Strichraupentechnik zum Einsatz. Nach dem SchweiRen einer jeden Raupe
erfolgte die Entfernung von Schlacke und Unebenheiten durch Wegschleifen, um so eine hohe
Lichtbogenstabilitdt zu gewahrleisten und die Flankenanbindung zu erleichtern (Abbildung 4.2).

AulRerdem war auf diese Weise eine griindlichere Sichtprifung der Raupen moglich.

 Alloy 625-GW L . cB2-GW |
. : ". i ¥ y ¥ ” ¥ i . . ’_.zI_/(. - - - I'.

Abbildung 4.1 SchweilRnahtaufbau (links: Alloy 625, rechts: CB2).

Abbildung 4.2 Abarbeiten von Schlackeresten und Unebenheiten der Nickelbasis-Pufferlagen am CB2.

In Tabelle 4.4 sind die SchweiBparameter der ersten beiden Lagen dargestellt. Die Parameter der
Ubrigen Lagen sind aus den SchweiBprotokollen im Anhang (S. 138 ff.) ersichtlich. Um in der ersten
Lage einen moglichst geringen Warmeeintrag zu gewahrleisten, wurde jeweils mit einer geringeren
Stromstdrke geschweillt und bei den Stabelektroden-SchweiBungen kam ein kleinerer
Kerndrahtdurchmesser (2,5 mm) zum Einsatz. Das VerschweiRen der darauf folgenden Lagen erfolgte

mit einem Durchmesser von 3,2 mm und der Decklagen mit einem Durchmesser von 4 mm.
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Alle Proben wurden mit Gleichstrom bei positiver Polung der Elektrode verschweilSt. Bei der
SchweilRung mit dem Massivdraht fand ein von Bohler vorgeschlagenes Argon-Helium Gemisch
(50%Ar, 50% He) Verwendung, bei der SchweilRung mit dem Filldraht kam Argon mit 18% CO, zum

Einsatz.

e}
3
[J] <
= 00 a
E w & 5 S
£ c £ s &
E 2 E © © c
(0] Schutzgas & g 5 & a 3
SchweiBzusatzwerkstoffe [mm] [I/min] [=/~1 [+/-]1 [A] [V] [m/min] 2
Stabelektrode 1.Lage 2,5 - = + 50 27 - -
Stabelektrode 2. Lage 3,2 - = + 70 25 - -
Massivdrahtelektrode 1. Lage 1,2 Ar+50 He = + 114 18 4 nein
Massivdrahtelektrode 2. Lage 1,2 Ar+50 He = + 170 20 6 ja
Fiilldrahtelektrode 1. Lage 1,2 Ar+18CO, = + 124 21 4 nein
Fiilldrahtelektrode 2. Lage 1,2  Ar+18CO, = + 200 21 6,6 nein

Tabelle 4.4 SchweiRparameter der ersten beiden Lagen (ProbeschweilRungen 1 bis 4).

4.2.1 Chemische Zusammensetzung der reinen Schweifdgiiter

Die VAGT fihrte von den Proben 2-4 eine Gesamtanalyse der reinen Schweillgiiter an jeweils drei
Punkten entlang der Mittellinien mittels Funkenspektrometrie durch (Tabelle 4.5 bis Tabelle 4.7).
Zusatzlich kam zur exakten Kohlenstoff- und Schwefelbestimmung eine Verbrennungsanalyse zum

Einsatz.

Da bei den Schweillversuchen mit den Stabelektroden die Analyseergebnisse aus der Probenmitte
lediglich die chemische Zusammensetzung des reinen Schweillgutes der Stabelektrode mit dem
Durchmesser 3,2 mm wiedergibt, liefert das Werkszeugnis fir die Stabelektrode mit 2,5 mm
Durchmesser die chemische Zusammensetzung des reinen SchweiRgutes der ersten Lage (Tabelle

4.8).

Bei den Analysen wurde aus den drei Messpunkten der Mittelwert ermittelt, der den Ausgangspunkt
flr weitere Untersuchungen darstellt.(Anmerkung: Angesichts fehlender Analyseergebnisse der B
und N Werte im Werkszeugnis, wurden fiir die nachfolgenden Scheil-Berechnungen die Werte aus
der Analyse des SchweiRgutes der Stabelektrode mit 3,2 mm Durchmesser fiir das SchweiRgut mit

2,5 mm Durchmesser tibernommen.)
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El. 1. 2. 3. Mittelwert
Punkt  Punkt  Punkt
C 0,030 0,031 0,031 0,031
Si 0,326 0,318 0,315 0,320
Mn 0,041 0,037 0,049 0,042
P 0,005 0,005 0,005 0,005
S 0,007 0,007 0,006 0,007
Cr 21,929 21,797 21,828 21,851
Mo 9,415 9,398 9,371 9,395
Cu 0,002 0,001 0,005 0,003
Vv 0,014 0,014 0,014 0,014
Ti 0,059 0,060 0,060 0,060
w 0,003 0,003 0,003 0,003
Al 0,033 0,034 0,033 0,033
Mg 0,002 0,002 0,002 0,002
Nb 3,397 3,381 3,414 3,397
Co 0,001 0,001 0,001 0,001
Pb 0,004 0,004 0,004 0,004
B 0,002 0,002 0,002 0,002
Ta 0,001 0,001 0,001 0,001
Zr 0,003 0,002 0,004 0,003
N 0,041 0,042 0,041 0,041
Fe 0,880 0,850 1,020 0,917
Ni 63,799 64,037 63,779 63,872

Tabelle 4.5 chem. Analyse des reinen Schweiligutes -

Stabelektrode @ 3,2 mm (wt-%).

El. 1. 2. 3. Mittelwert
Punkt Punkt Punkt
C 0,024 0,026 0,023 0,024
Si 0,386 0,400 0,388 0,391
Mn 0,002 0,003 0,002 0,002
P 0,003 0,003 0,003 0,003
S 0,003 0,003 0,003 0,003
Cr 20,291 21,117 20,687 20,698
Mo 10,215 9,701 9,761 9,892
Cu 0,000 0,000 0,000 0,000
\'} 0,008 0,010 0,009 0,009
Ti 0,045 0,046 0,048 0,046
w 0,003 0,003 0,003 0,003
Al 0,008 0,009 0,009 0,009
Mg 0,002 0,003 0,002 0,003
Nb 3,093 3,189 3,074 3,119
Co 0,009 0,013 0,012 0,012
Pb 0,004 0,004 0,004 0,004
B 0,002 0,002 0,002 0,002
Ta 0,001 0,001 0,001 0,001
Zr 0,005 0,009 0,007 0,007
N 0,021 0,021 0,020 0,021
Fe 0,002 0,002 0,002 0,002
Ni 65,966 65,482 65,996 65,815

Tabelle 4.7 chem. Analyse des reinen Schweil3gutes -

Fulldrahtelektrode @ 1,2 mm (wt-%).

El. 1. 2. 3. Mittelwert
Punkt  Punkt  Punkt
C 0,022 0,023 0,022 0,022
Si 0,066 0,069 0,071 0,069
Mn 0,002 0,002 0,002 0,002
P 0,003 0,003 0,003 0,003
S 0,001 0,001 0,001 0,001
Cr 22,724 23,073 23,093 22,963
Mo 9,048 8,732 8,814 8,865
Cu 0,004 0,004 0,004 0,004
Vv 0,005 0,006 0,007 0,006
Ti 0,181 0,183 0,188 0,184
w 0,003 0,003 0,003 0,003
Al 0,075 0,076 0,079 0,077
Mg 0,005 0,005 0,006 0,005
Nb 3,594 3,634 3,702 3,643
Co 0,014 0,014 0,016 0,015
Pb 0,004 0,004 0,004 0,004
B 0,002 0,002 0,002 0,002
Ta 0,001 0,001 0,001 0,001
Zr 0,002 0,002 0,003 0,002
N 0,023 0,018 0,021 0,021
Fe 0,002 0,002 0,002 0,002
Ni 64,214 64,136 63,951 64,100

Tabelle 4.6 chem. Analyse des reinen Schweillgutes -
Massivdrahtelektrode @ 1,2 mm (wt-%).

El. Wert
C 0,028
Si 0,350
Mn 0,080
P 0,008
S 0,006
Cr 22,100
Mo 9,100
Cu 0,050
Ti 0,080
Al 0,041
Nb 3,420
Co 0,030
Fe 2,000
Ni 62,400

Tabelle 4.8 chem. Analyse des reinen Schweiligutes -
Stabelektrode @ 2,5 mm (laut Werkszeugnis) (wt-%).
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4.3 Probenentnahme

Aufgrund des begrenzten Probenmaterials (vier Stiick zu je ca. 100 mm) war es nicht moglich den von
der Norm EN ISO 15614-1 geforderten Prifungsumfang durchzufiihren, weshalb auch Proben aus
dem Anfangs- und Endstiicken entnommen wurden. Abbildung 4.3 zeigt die bereits zugeschnittenen
Probenentnahme-Stellen fiir den ersten Schweilversuch mit der Stabelektrode. Die zweite Probe von
unten wurde, entgegen der Beschriftung, nicht fiir Zugversuche, sondern fiir metallographische

Untersuchungen verwendet.

Idbreite: 228.44 mm; (| ite/ Blende/Bel.Zeit: 105; 36; 2s) f’
Bildname: bb101001.jpg #TU @
Gt

Abbildung 4.3 Probeentnahme-Stellen - Stabelektrode (1.Probe).

Abbildung 4.4 zeigt schematisch die Probenentnahme-Stellen aus den ca. 100 mm langen
Probeschweifungen der Versuche 2 bis 4. Basierend auf den Ergebnissen der ersten
VersuchsschweiBung wurde darauf geachtet, fir jene Untersuchungen, die in Bezug auf die
SchweilRverfahrenspriifung als kritisch gelten, Probenstlicke aus der Probenmitte zu entnehmen. Im
ersten Versuch zum Beispiel zeigte sich, dass Kerbschlagbiegeproben aus der WEZ des Alloy 625 ohne
weiteres die von der Grundwerkstoffnorm geforderten Werte erreichen. Dementsprechend wurden
diese Proben bei den weiteren Schweillversuchen aus den Anfangsstiicken entnommen. Um fiir den
jeweiligen SchweilRprozess moglichst reprasentative Ergebnisse zu erhalten, erfolgte die
Probenentnahme fiir heikle Untersuchungen, wie etwa Kerbschlagbiegeproben aus der WEZ des CB2,
Metallographie bzw. Hartemessungen und Seitenbiegeproben, aus den mittleren Stlicken der

ProbeschweilRungen.

Anmerkung: Nach den langjdhrigen Erfahrungen der VAGT auf dem Gebiet der

Schweillverfahrenspriifung ist der Seitenbiegeversuch der aussagekraftigste Test (Herr Moderbacher,
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2010). Mit anderen Worten, wird der Seitenbiegeversuch laut Norm bestanden, so fiihren meist auch

die anderen Prifungen (mit Ausnahme der Kerbschlagbiegeprifungen) zu einem positiven Ergebnis.

Da die ersten beiden Seitenbiegeversuche, beide mit Stabelektroden verschweiflt, missgliickten
(siehe Kapitel 4.8) und angesichts der Bedeutung des Seitenbiegeversuchs sowie bereits vorliegender
Ergebnisse der Querzugversuche fiir Stabelektroden aus der ersten Schweillung, wurden bei der

zweiten Versuchsschweillung anstelle von Zugproben nochmals eine Seitenbiegeprobe gefertigt.

co.40 <S03

Zugprobe (2x)

Seitenbiegeprobke

100

12 . 3| e 2 |l e

3mm Verschnitt

Abbildung 4.4 Schematische Darstellung der Probenentnahme-Stellen aus den 100 mm langen und
50 mm dicken VersuchsschweilRungen (2.-4. ProbeschweiRung).

4.4 Metallographie und Hirtemessungen

Bedingt durch die groRen Probendicken (50 mm) war es nicht moglich, eine Probe zur Beurteilung
der Mikrostruktur und Hartemessung als Ganzes fiir die Metallographie einzubetten. Aus diesem
Grund war es erforderlich, aus den Probestlicken gemaR Abbildung 4.5 drei Teile herauszuschneiden

und anschliefend in Kunstharz warm einzubetten.

In weiterer Folge wurden die Proben mit SiC-Schleifpapieren der Kérnung 320, 500, 800, 1200, 2400
und 4000 je Zoll geschliffen und schliefRlich mit einer Diamantdispersion von 3um und 1 um poliert.
Im Anschluss daran wurden eine Ultraschallreinigung und unmittelbar danach die Atzung

durchgefihrt.

Zur Durchfihrung der Makroschliffuntersuchungen wurden die Proben so entnommen, dass die
gesamte SchweiBnaht in einem Stlick erhalten bleibt. Das Schleifen und Polieren der Probenstiicke

erfolgte danach gemaR den oben beschriebenen Schritten per Hand.
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Alloy 625

Alloy 625

Abbildung 4.5 Schematische Darstellung der Teilung der Probe fiir die Metallographie zur Beurteilung
der Mikrostruktur bzw. Hartemessung (Bild links) und Makrostruktur (Bild rechts).

4.4.1 Atzungen

Angesichts der vorliegenden Dissimilar Schweifung und der generell schlechten Atzbarkeit der

Nickelbasis-Legierung Alloy 625 kamen zur Sichtbarmachung der Bereiche WEZ-CB2, WEZ-Alloy 625

und Schweilgut verschiedene Atzmittel zum Einsatz. Tabelle 4.9 gibt eine Aufstellung (iber jene

Atzmittel, die sich im Zuge der Arbeit als brauchbar erwiesen haben.

Nr. Name Zusammensetzung Atzablauf Charakteristik
Modifizierte -
Lichtenegger 100 ml dest||||er.tes V\.lasser Eintauchen der Probe, bis | Farbdtzung der WEZ und des GW des
1. . 0,75 g Ammoniumbifluorid A .
und Bloch I 0.90 & Kaliumsulfit sie bldulich wird CB2
(mod. LB 1l) G
Sehr schwache Atzung zur
Eintauchen der Probe, bis | Sichtbarmachung der WEZ des CB2
2. NITAL 5% 95 ml EthyI_AHiOhOI sie sich zu verfirben | (besonders jener Bereiche, wo ein
5 ml Salpetersaure . .. . .
beginnt groBer Warmeeintrag stattfand, wie
die WEZ der Wurzel)
Makroatzung:
50 ml Ethyl-Alkohol Wischatzung Makroatzung: Nahtaufbau (Alloy 625).
3. - 50 ml Salzsaure Mikrodtzung: Eintauchen | Mikrodtzung: Sichtbarmachung der
5 ml Wasserstoffperoxid der Probe fiir einige | Korngrenzen des GW Alloy 625
Minuten
) Atzmittel auf ca. 50°C
50 ml Salzsdure . o .
- N vorwdrmen. Mikrodtzung des SchweiBgutes
4, Konigswasser | 20 ml Salpetersdure . .
. Eintauchen der Probe fiur | (Alloy 625).
20 ml Glyzerin . .
einige Minuten.
Probe in kochendem
5 i 80 ml Salpetersaure Wasser vorwdrmen. Mikrodtzung des Schweillgutes und

3 ml Flusssaure

Eintauchen der Probe fir
einige Minuten.

der Korngrenzen der Alloy 625

Tabelle 4.9 Zusammenstellung der verwendeten Atzmittel.
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4.4.2 Grundwerkstoff CB2
Der Grundwerkstoff zeigt eine typisch angelassene, martensitische Mikrostruktur mit
Ausscheidungen an den ehemaligen Austenitkorngrenzen und an den Martensit-Lattengrenzen

(Abbildung 4.6). Es konnte kein 5-Ferrit beobachtet werden.

50 pm ]

ikroskopvergraf 500x; Bildbreite: 278,91 pm TS
Bildname: db10u145.jpg #EU n
v

Abbildung 4.6 Grundwerkstoff CB2; Atzung: mod. LB II.

4.4.3 Grundwerkstoff Alloy 625

Der l6sungsgegliihte Grundwerkstoff verfligt iber ein fiir Gussgeflige typisches grobes Korn und eine
relativ hohe Porendichte (Abbildung 4.7). Des Weiteren kdnnen grobe Karbide im Korn und an den
Korngrenzen beobachtet werden. Hierbei handelt es sich vermutlich um Karbonitride vom Typ MX,
da sich diese vergleichsweise friih aus der Schmelze ausscheiden und daher eine grobe Struktur

aufweisen und lber eine hohe thermische Stabilitat verfiigen (42).

2l . Xt
..-‘-l 200 pm |

v @

Abbildung 4.7 Grundwerkstoff Alloy 625; Atzung: Nr. 3.

pvergrobs 100x; Bildbreite: 1394,54 pm
Bildname: db10u545.jpg
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4.4.4 Makroschliffe
Abbildung 4.8 bis Abbildung 4.10 zeigen den Schweifnahtaufbau der Probeschweiungen mit den

unterschiedlichen SchweilRverfahren bzw. SchweilRzusatzwerkstoffen.

Aus Abbildung 4.8 ist der Nahtaufbau der SchweiBung mit Stabelektroden ersichtlich. Betrachtet man
die Raupen der Pufferlagen, so stellt man fest, dass diese besonders in der ersten Lage — bedingt
durch den geringen Elektrodendurchmesser — sehr klein und rundlich sind. Wie in Kapitel 3.3.2.4
bereits erwahnt, sind kleine Raupen im Bezug auf die Heilriss-Sicherheit ideal, da sie zum einen
geringere Schrumpfspannungen verursachen, zum anderen wird durch die Wahl eines geringeren
Elektrodendurchmessers die Warmeeinbringung und damit Dilatationsspannungen reduziert, die in

der ersten Lage, angesichts der Nahe zum CB2, besonders hoch sind.

Im Gegensatz dazu weist der Schweillversuch mit Massivdrahtelektrode (Abbildung 4.9) grobe, tiefe
Raupen mit einem ausgepragtem “Argonfinger” auf. Dementsprechend ist bei dieser RaupengréRe
mit hoheren Spannungen und aufgrund des Breiten-Tiefenverhaltnis mit einer unginstigeren

Erstarrungsstruktur zu rechnen (siehe Abbildung 3.25, S.54).

Schweilfungen mit dem Filldraht fliihren zu sehr flachen, breiten Raupen mit einem leichten

“Argonfinger”.

Vergleicht man die Breite der Pufferlagen, so kann man erkennen, dass die SchweiBung mit der
Stabelektrode (ber die geringste Breite verfligt, gefolgt von der Schweifung mit der

Massivdrahtelektrode. Die Pufferung der Filldraht-SchweiBung weist die groRte Breite auf.

Bei allen Proben ist des Weiteren deutlich zu erkennen, dass die Wurzeln gegengeschweilt wurden.
Der Grund hierfir liegt in der Beseitigung von SchweiRfehlern (“Auskreuzen”), welche im besonderen
Male in den Wurzellagen zu finden sind. Bei allen Proben erfasst die Gegenschweiung auch die

Pufferlagen und die Wurzel des CB2.

Bei der 2. und 3. Probe wurden bei den DecklagenschweiBungen die Pufferlagen bis hin zum CB2
UberschweiRt, nur bei der 4. Probe ist ein ausreichender Abstand der Decklagen zum CB2

gewabhrleistet.
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Alloy 625-GW

Bildbreite: 90.57 mm; (Brennweite/Blende/Bel.Zeit: 105; 36; 2s)
Bildname: bb10u237.jpg ﬂ'gu W w

Abbildung 4.8 Nahtaufbau Schweifung mit Stabelektrode (2. Probe, Atzung: Nr.3).

Alloy 625-GW

Bildbreite: 91.24 mm; (Brennweite/Blende/Bel.Zeit: 105; 11; 1/3s)
Bildname: bb10u233.jpg ﬂ'gu w w !

Abbildung 4.9 Nahtaufbau SchweiBung mit Massivdrahtelektrode (3. Probe, Atzung: Nr.3).
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| 10 mm I

Bildbreite: 90.57 mm; (Brennweite/Blende/Bel.Zeit: 105; 14; 1/2.5s)
Bildname: bb10u227.jpg ﬂIU “W

Abbildung 4.10 Nahtaufbau SchweiRung mit Fiilldrahtelektrode (4. Probe, Atzung: Nr. 3).

4.4.5 Wirmeeinflusszone (WEZ) der Alloy 625
Bei allen Untersuchungen der WEZ der Alloy 625 war keine Verdnderung gegeniliber dem
Grundwerkstoff feststellbar. Unter dem Lichtmikroskop waren auch keine Gefligeveranderungen

ersichtlich.

Alloy 625

Alloy 625-

SG

' 1mm |
MikroskopvergréBerung: 25x; Bildbreite: 5,58 mm WS r
Bildname: db10u548.jpg ﬂ‘gu | ﬂ

Abbildung 4.11 WEZ des Alloy 625 (1.Probe, Atzung: Nr. 3).
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4.4.6 Wirmeeinflusszone (WEZ) des CB2

Die durch das Mehrlagenschweilen hervorgerufene mehrfache Uberschreitung der Ac; bzw. Ac;
Temperatur fiihrte bei allen Schweillproben in der WEZ des CB2 zu einer im Vergleich zum
Grundwerkstoff geringeren KorngrofRe. Eine Unterscheidung der einzelnen Sub-Zonen war nicht
moglich. Bei allen SchweiRproben konnten 3 charakteristische Bereiche festgestellt werden, namlich

die WEZ der Wurzel, der Flanke und der Decklage.

4.4.6.1 WEZ der Wurzel

Die Wurzelbereiche des CB2 aller SchweiRproben zeichnen sich durch ein sehr feinkdrniges Geflige
aus. Durch das SchweiBen der Pufferlagen, der Wurzelverschweillung und schlieRlich noch durch das
Schweillen der Gegenlagen ist dieser Bereich einer besonders hohen Anzahl an SchweiRzyklen
ausgesetzt, wodurch sich an dieser Stelle ein sehr feinkdrniges Geflige ausbildet (Abbildung 4.12). In
diesem Bereich kommt es zudem durch die im Vergleich zur Schweifnahtmitte schlechtere

Warmeableitung zu einer hohen Warmeeinbringung.

Alloy 625

Bildbreite: 51.72 mm; (Brennweite/ Blende/ Bel. Zeit: 105; 16; 1/2.5s) 1 A :hf:

Piname: dp10aST2 00 MikroskopvergréBerung: 1000x; Bildbreite: 139,4

Bildname: db10u289.jpg

Abbildung 4.12 WEZ des CB2 im Bereich der Wurzel; Stabelektrode (1.Probe), Atzung: Nital 5%.

Der Wurzelbereich des CB2 weist generell hohere Hartewerte als andere Bereiche der SchweiRnaht
auf. Dies kann zum einen mit einer unzureichenden Breite der Pufferlage an dieser Stelle und der
daraus resultierenden hohen Warmeeinbringung beim KaltverschweiRen der Wurzel erklart werden.
Zum anderen fiihrt das Auskreuzen und anschlieBende GegenlagenschweiRen zu einer neuerlichen
Ausbildung eines sehr harten, neu geformten Martensits. Abbildung 4.13 zeigt die Mikrohartewerte

der WEZ der Wurzel des CB2. Deutlich zu erkennen ist das Vorhandensein von skelettartigem &-Ferrit
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(230 HV 0.020) in der N&he der Fusionslinie, da hier mit sehr hohen Temperaturen zu rechnen ist. Die
hohen Hartewerte von 466-592 HV 0.020 und die Prasenz von netzwerkartigem &-Ferrit zwischen
den neu gebildeten Martensitblécken lassen darauf schlieBen, dass sich diese Struktur erst nach der

PWHT gebildet hat.

Alloy 625

o TR R Y
.Fehlmessqn_g :

230 HV 0.02Q: = .~
‘ {

: . — : ) .
-l ‘;_ 466 HV 0.020 . i - . 588 HV 0.020

Alloy 625-SG
50 ym 1

@a)

Abbildung 4.13 Mikrohadrtemessungen der WEZ der Wurzel des CB2; Stabelektrode (2. Probe),
Atzung: mod. LB II.

MikroskopvergréBerung: 500x; Bildbreite: 278,91 pm
Bildname: db10u951.jpg ﬂ'ru

Grazs

Abbildung 4.14 zeigt den Wurzelbereich des CB2 nach dem Aufbringen der Pufferlagen, ohne
stattgefundene PWHT. Es sind deutliche Ahnlichkeiten zur Abbildung 4.13 zu erkennen. Auch hier
kommt es zu einer starken Bildung von skelettartigem und netzwerkartigem &-Ferrit. Dies lasst den
Schluss zu, dass besonders durch das GegenlagenschweilRen in der WEZ im Wurzelbereich des CB2,

trotz erfolgter PWHT, sich wieder ein Geflige ausbildet, das dem “as-welded“-Zustand entspricht.
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239 HV 0.020

Bildbreite: 51.04 mm; (Brennweite/Blende/Bel.Zeit: 105; 18; 1/5s)
Bildname: db10u987.jpg

240 HV 0.020
659,HV 0.020
. & »,

1 X 605 HV 0.020
. 522 HV0.020

HV 0.
Alloy 625-SG R0 »
Mik-roskupvergrc'iﬂerung: 200x; Bildbreite: 697,27 pm
Bildname: db10u478.jpg Ty W w ;

Abbildung 4.14 Mikrohartemessungen der WEZ der Wurzel des CB2 im “as-welded“-Zustand;
Fiilldrahtelektrode (4. Probe), Atzung: mod. LB II.

4.4.6.2 WEZ der Flanke des CB2

Alle Schweillproben weisen im Flankenbereich nahe der Fusionslinie ein im Vergleich zum
Grundwerkstoff feinkdrnigeres Geflige auf. Eine klassische Unterscheidung in Grobkorn-, Feinkorn-
und interkritische Zone ist nicht moglich (Abbildung 4.15). Grund hierfir ist vermutlich die, durch die
Mehrlagenschweiung hervorgerufene mehrmalige Uberschreitung der Ac;- bzw. Ac; Temperatur. Im

Vergleich zur WEZ der Wurzel ist die WEZ der Flanke um einiges schmaler.

Im Flankenbereich konnte bei allen Proben vereinzelt skelettartiger &-Ferrit in der Nahe der
Fusionslinie beobachtet werden (225 bzw. 227 HV 0.010). Mikrohartemessungen in der Ndhe der
Fusionslinie ergaben bei allen Proben im Vergleich zum Grundwerkstoff (ca. 250 HV 0.020) héhere
Hartewerte des Martensits (Abbildung 4.16), wobei jene SchweiBversuche, die mit der Stabelektrode
durchgefiihrt wurden, tber die héchsten Hartewerte des Martensits in der Nahe der Fusionslinie
verfliigen (siehe Anhang S.142). Grund hierfir konnte die durch die geringe Breite der Pufferlage

bedingte Warmebeeinflussung beim SchweiRen ohne Vorwarmung sein.

Abbildung 4.17 zeigt die Mikrostruktur der WEZ des CB2 an der Flanke im “as-welded“-Zustand. Es ist

deutlich neu geformter Martensit mit sehr hohen Hartewerten zu erkennen. Des Weiteren ist
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O-Ferrit zwischen den Martensitlatten und Martensitblocken sichtbar, der im Gegensatz zum

skelettartigen &-Ferrit nach der PWHT nicht mehr feststellbar ist (vgl. Abbildung 4.16).

 Alloy 625-

S,G ft—, g X ., X jp—20nm |

VMikroskopvergréﬂerung: 1000x; Bildbreite: 139,45 pm - = S
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Abbildung 4.16 Mikrohdrtemessungen der WEZ der Flanke des CB2; Filldrahtelektrode (4. Probe),
Atzung: mod. LB II.

76



Experimentelles

423 HV.0.040"
4 ‘,l

232 W o.010

* /
232 HV 0010 4 471HV0.0]0
477 = 1

~

Alloy 625-SG

MikroskopvergréBerung: 500x; Bildbreite: 278,91
Bildname: db11u066.jpg U

Abbildung 4.17 Mikrohartemessungen der WEZ der Flanke des CB2 im “as-welded”-Zustand;
Filldrahtelektrode (4. Probe), Atzung: mod. LB II.

4.4.6.3 WEZ der Decklage am CB2

Ahnlich wie die WEZ der Wurzel zeichnet sich die WEZ der Decklage aller Proben durch einen hohen
Anteil an skelettartigem &-Ferrit in der Nahe der Fusionslinie aus. Bei den SchweiRversuchen mit der
Stabelektrode und der Filldrahtelektrode konnten zudem héhere Mikrohartewerte in der Nahe der

Fusionslinie gemessen werden.

Alloy 625

Mikrosk dBerung: 500x; Bildbrei

P

Bildname: db10u683.jpg

o v (@80

Abbildung 4.18 WEZ der Decklage des CB2; Fiilldrahtelektrode (4. Probe), Atzung: mod. LBII.
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4.4.7 Schweifdgut der Alloy 625

Zur qualitativen Beurteilung der SchweiRgliter wurden diese sowohl im nicht geatzten als auch im
gedtzten Zustand und unter Zuhilfenahme eines Rasterelektronenmikroskops (REM) untersucht.
Besonders das Atzen des SchweiBgutes stellte sich als schwierig heraus, da sich einerseits Alloy 625
aufgrund der hohen Korrosionsbestandigkeit sehr schlecht atzen lasst und andererseits, weil es
speziell in den einzelnen Pufferlagen angesichts variierender Aufmischungsgrade (unterschiedliche

Fe-Gehalte) zu sehr unterschiedlichen Atzangriffen kam.

4.4.7.1 Schweifdung mit Stabelektroden BOHLER FOX NIBAS 625

Im nicht gedtzten Zustand zeigen jene Proben, die mit Stabelektroden verschweillt wurden, eine
hohe Anzahl an feinen, runden Einschliissen und Poren. Mittels REM durchgefiihrte Energiedispersive
Rontgenspektroskopie (engl. energy dispersive X-ray spectroscopy - EDX) -Analysen der Einschliisse
ergaben stark erhohte Ti- und O-Werte. Diese sind ein eindeutiges Zeichen, dass es sich hierbei um

Schlacke-Einschliisse handelt (Abbildung 4.19).

Die mit Stabelektroden durchgefiihrten Schweilungen waren frei von Rissen.

100+

40

Abbildung 4.19 EDX-Analyse des SchweilRgutes; Stabelektrode, 1. Probe.

Im geatzten Zustand zeigen die Proben eine dendritische Struktur mit abgeschlossenen

Ausscheidungen an den Korngrenzen und in den interdendritischen Zonen (Abbildung 4.20).
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Abbildung 4.20 Mikrostruktur des SchweiRgutes der Alloy 625; Stabelektrode (2. Probe), Atzung:
Konigswasser.

onwy, .

4.4.7.2 Schweifsung mit Fiilldrahtelektrode BOHLER NIBAS 625 PW-FD

Ahnlich wie bei der SchweiBung mit Stabelektroden zeigt die Schweilung mit der Fiilldrahtelektrode
im nicht geatzten Zustand eine hohe Anzahl an Schlacke-Einschliissen und im geringeren MalSe auch
Poren. Darliber hinaus konnten grobe globulare Fremdeinschliisse beobachtet werden (Abbildung
4.21). EDX-Analysen (energy dispersive X-ray spectroscopy) dieser Einschliisse ergaben, dass es sich

hierbei um nicht aufgeschmolzene Molybdan-Partikel handelt.

. - : 2

-‘ g . i I 20 pm

i G 1000%; jte: 139,45 m 3 (
Bildname: db10u670.pg ity aJ

Abbildung 4.21 Nicht aufgeschmolzene Molybdan-Partikel im Schweil3gut. Bild links: Lichtmikroskop
(nicht geatzt). Bild rechts: REM; Filldrahtelektrode (4. Probe).
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Abgesehen davon konnten vereinzelt Risse im Schweigut, vor allem in den Pufferlagen, festgestellt
werden, wobei der Bereich um die Wurzel besonders stark betroffen war. Im geadtzten Zustand
wurde deutlich, dass diese Risse entlang interdendritischer Zonen verlaufen, in denen auch hohe

Mengen an Ausscheidungen vorliegen (Abbildung 4.22). Hierbei handelt es sich vermutlich um

HeiRrisse.

Bildbroite: 51.28 mm; (Brenmweite/ Blende, Bel.Zeit: 105; 29; 1/1.65)
Bildname: db10u991.jpg

'

v ikroskopvergréﬂerl;mg: 50x; Bildbreite: 2789,08 pm
Bildname: bb10u045.jpg

o

- v
q*
y
- s .
MikroskopvergréBerung: 1000x; Bildbreite: 139,45 pm
Bildname: bb10u071.jpg

Abbildung 4.22 Riss im Bereich um die Wurzel; Fiilldrahtelektrode (4. Probe), Atzung: Kdnigswasser.

80



Experimentelles

REM-Aufnahmen der in Abbildung 4.22 dargestellten Risse untermauern die Annahme, dass es sich
hierbei um HeiRrisse handelt. Abbildung 4.23 zeigt deutlich interdendritisch verlaufende Risse durch

die 1. und 2. Lage der Pufferung der Wurzel des CB2, die von einer hellen Phase umrandet sind.

WD=86mm  Width = 4.889 mm
EHT =1500 kV Detector = AsB

Abbildung 4.23 REM-Aufnahme eines Heilrisses; Flilldrahtelektrode (4. Probe).

Label & wx3159: 413 F (UI0324-1] [15keV]

Abbildung 4.24 EDX-Spektrum der interdendritischen Phase (helle Bereiche); Fiilldrahtelektrode,
4. Probe.
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Die EDX-Analyse (Abbildung 4.24) der interdendritischen Phase ergab, dass diese hoch an Niob und
Molybdan angereichert ist. Laut einschlagigen Stellen in der Literatur (34), (47), handelt es sich

hierbei vermutlich um die Laves-Phase.

4.4.7.3 SchweifSung mit Massivdrahtelektrode BOHLER NIBAS 625-1G

Die mit Massivdraht durchgefiihrte Schweillprobe weist die hochste Anzahl an SchweilRfehlern auf. Es
konnten Lunker, Einschliisse und eine hohe Anzahl an Rissen festgestellt werden (Abbildung 4.25).
Risse bildeten sich bevorzugt in den ersten beiden Lagen der Pufferung und vereinzelt auch
ausgehend von hoch an Al, Ti, Nb und O angereicherten grofReren Verschlackungsprodukten

(Abbildung 4.26).

o nwieite/ Blende, Bel.Zeit: 105; 16; 10s) o 5
Bildname: db10u610.jpg ity w w .._..l

Abbildung 4.25 SchweilRfehler im Massivdraht-SchweilSgut; Massivdrahtelektrode, (3.Probe), nicht
gedtzter Zustand.
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Abbildung 4.26 Rissbildung im Schweiut ausgehend von Verschlackngprodukten. 1.Bild:
Lichtmikroskop-Aufnahme; 2.-6. Bild: REM-Aufnahmen. Massivdrahtelektrode (3. Probe).
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Das Massivdraht-SchweiRgut zeigt &dhnlich dem Filldraht-SchweiRgut starke Nb- und Mo-
Seigerungen in den interdendritischen Bereichen, was ebenfalls auf die Laves-Phase schliellen l&sst,

und ist ibersat mit kleineren Al-und Ti-reichen Verschlackungsprodukten (Abbildung 4.27).

DB10 513
2 15,0 kV_ WD: 12,8 mm ; MAG: 3000 x HV: 15,0 kV WD: 128 mm

DB10 512 DB10 512
MAG: 3000 x HV: 150 kV WD: 12,8 mm MAG: 3000 x HV: 150 kV WD: 128 mm

i Mo

DB10 512 DB10 512
MAG: 3000 x HV: 15,0 kV WD: 12,8 mm MAG: 3000 x HV: 150 kV WD: 128 mm

Abbildung 4.27 EDX-Analyse des Massivdraht-SchweiRgutes der ersten Pufferlage;
Massivdrahtelektrode (3.Probe).

83



Experimentelles

Der Rissverlauf ist &hnlich den SchweiRversuchen mit der Filldrahtelektrode. Bei den

Massivdrahtproben verlaufen die Risse ebenfalls interdendritisch und sind gleichermalRen umrandet

von der hoch an Nb und Mo angereicherten Laves-Phase (Abbildung 4.28 und Abbildung 4.29).

Alloy 625

A \ e i
.18 mmy; (Erennweite/ Blende/ Bel.Ze
Bildname: db10u610.jpg

Mag= 100X @ 19inch Monitor
WD= 9mm File Name = DB10g046.tif

EHT =15.00 kV
Signal A=BSD

WD= 90mm Width

| e |
EHT =1500kV Detect 3 FELMI-ZFE-GRAZ

Abbildung 4.28 REM-Aufnahme eines Heildrisses; Massivdrahtelektrode (3. Probe).
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Label A wx3101: 53 [U30334-1) [15keV]

F Fe
l:‘u:' Nb th

1)

Mo Mo Mn

Lo m i 400 5.00 6.00 .00 (N1 .00 k¥

Abbildung 4.29 EDX-Spektrum der interdendritischen Phase (helle Bereiche); Massivdrahtelektrode
(3. Probe).

Die Atzung des Massivdraht-SchweiBgutes funktionierte schlecht, da es besonders in den ersten
beiden SchweiRlagen aufgrund der hohen Aufmischung zu starken Atzangriffen kam. Dennoch ist an
den Bildern deutlich zu erkennen, dass die Risse entlang erstarrter Korngrenzen verlaufen (Abbildung
4.30 Bild links) und dass eine hohe Menge an interdendritischen Phasen vorliegt (Abbildung 4.30 Bild

rechts).

50 pm | .'," _. n d '.-._‘ 7’.‘- :‘l 20 pm i

i 5 500x; Bildbreite: 278,91 um Mikroskopvergr : 1000; Bildbreite: 139,45 um
Bildname: bb10u186.jpg Ty w Bildname: bb10u214.jpg Ty w

Abbildung 4.30 Bild links: Riss entlang erstarrter Korngrenzen in Wurzelnahe. Bild rechts: Grobe

Ausscheidungen entlang der Korngrenzen; Massivdrahtelektrode (3. Probe), Atzung: Kénigswasser.
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4.4.7.4 Makrohdrtemessungen

Laut EN ISO 15614-1 (11) muss die Harteprifung nach Vickers mit einer Prifkraft von 10kg (HV 10)
nach EN 1043-1 durchgefiihrt werden. Die Hartemessungen missen mindestens drei individuelle
Eindrucke in der Schweilnaht, in den beiden WEZ und in beiden Grundwerkstoffen enthalten. Bei
Werkstoffdicken von tiber 5 mm miissen zwei Eindruckreihen in einer Tiefe bis 2 mm unterhalb der
decklagenseitigen und der wurzelseitigen Oberflache durchgefiihrt werden. Darliber hinaus sollte in

der WEZ der erste Eindruck mdglichst nahe an die Schmelzlinie gesetzt werden.

Im Zuge dieser Arbeit wurden Hérteeindriicke aufgrund der dicken Probenmaterialien nur an der
unteren Halfte der ProbeschweiBung durchgefiihrt. Es ist jedoch zu erwarten, dass sich die von der

Norm geforderte Harteprifung der Decklage dhnliche Werte ergibt wie die wurzelseitige Prifung.

In der Abbildung 4.31 bis Abbildung 4.33 sind die Messergebnisse der Makrohartemessungen fir die
Stabelektroden-, Massivdrahtelektroden- und der Filldrahtelektroden-SchweiRung dargestellt. Alle

drei SchweiBungen zeigen einen dhnlichen Harteverlauf.
Der Grundwerkstoff des CB2 weist Hartewerte von etwa 215 HV 10 auf.

In der WEZ des Flankenbereichs des CB2 konnten trotz bereits erfolgter PWHT erh6hte Hartewerte
gemessen werden. Die Proben der Stab- und die Massivdrahtelektrodenschweillung weisen in der
WEZ mit ca. 270 HV 10 deutlich hohere Werte als die Filldrahtelektroden-Probe auf, bei der die 250
HV 10 in der WEZ nicht Uberschritten werden. In Abbildung 4.34 ist die Hartemessung der
Pufferlagenschweiung mit der Filldrahtelektrode ohne PWHT dargestellt (,,as-welded“-Zustand).
Zusammen mit Abbildung 4.35, bei der eine PWHT bereits erfolgte, wird die Wichtigkeit der
Warmenachbehandlung verdeutlicht. Ohne PWHT weist die WEZ an der Flanke Hartewerte von Uber
300 bzw. 400 HV 10 auf, durch die PWHT kdénnen diese deutlich, und zwar auf unter 250 HV 10 im

Flankenbereich, gesenkt werden.

Besonderes Augenmerk muss auf die WEZ im Bereich der Wurzel des CB2 gelegt werden. Bei allen
drei Proben konnten in diesem Bereich stark erhéhte Werte von (iber 400 HV 10 gemessen werden.
Nicht zuletzt im Bezug auf die SchweiRverfahrenspriifung stellen diese inakzeptabel hohe Werte dar.
(Fur gewohnlich werden Hartewerte iber 350 HV 10 nicht akzeptiert.) Verantwortlich fiir die hohen
Hartewerte ist das Auskreuzen (siehe S.70) und anschlieRende GegenlagenschweiBen der Wurzel,
wodurch es zur Bildung von neu geformten Martensit kommt. Aus Abbildung 4.35 ist zu erkennen,
dass ohne diese MalRnahme die Hartewerte im Wurzelbereich des CB2 nach der PWHT kapp lber 250

HV 10 zu liegen kommen.
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Mogliche Griinde fir die erhéhten Hartewerte in der WEZ des CB2 kdnnen zum einen durch die mit
der unterschiedlichen Warmeausdehnung der Werkstoffpaarung (CB2-GW mit Alloy 625-SG)
entstandenen Spannungen (Dilatationsspannungen) und zum anderen mit dem, im Vergleich zum

Grundwerkstoff sehr feinkdrnigen Geflige verbundenen Festigkeitsanstieg erklart werden.

Die Hartemessungen der SchweiBgliter zeigen bei allen Proben relativ grofe Schwankungen und sie
kommen, von einigen wenigen Ausnahmen abgesehen, in einem Streuband von tber 200 HV 10 bis
300 HV 10 zu liegen. Einen Harteanstieg in den Pufferlagen aufgrund etwaiger

v“-Phasenausscheidung, hervorgerufen durch die PWHT, konnte nicht festgestellt werden.

In der WEZ des Alloy 625 beginnen bei allen Proben die Hartewerte von der Schmelzlinie an

kontinuierlich zu sinken, bis sie im Grundwerkstoff bei knapp tber 150 HV 10 zu liegen kommen.
Schlussfolgerung:

Das grundlegende Problem in Bezug auf SchweiRverfahrenspriifung sind die Uberaus hohen
Hartewerte in der WEZ des CB2. Um diese Wiederaufhdrtung zu vermeiden, sollte die Pufferung

weder beim Gegenlagen- noch bei der DecklagenschweiRung erneut Gberschweillt werden.

UTDBE3/3
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Alloy 625-GW
100

50

Bildbreite: 46.00 mm; (Brennweite/Blende/Bel. Zeit: 105; 20; 1.3s)
Bildname: db100001.jpg

Abbildung 4.31 Hartepriifung nach Vickers; Prifkraft: HV 10 — StabelektrodenschweilRung.
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Abbildung 4.33 Harteprifung nach Vickers; Priifkraft: HV 10 — FilldrahtelektrodenschweifRung.
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Abbildung 4.34 Harteprifung nach Vickers; Priifkraft: HV 10 - FilldrahtelektrodenschweiBung,
Pufferung ohne PWHT.
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Abbildung 4.35 Hartepriifung nach Vickers; Prifkraft: HV 10 - FilldrahtelektrodenschweilSung,
Pufferung mit PWHT (730°C/8h).
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4.5 Aufmischungsgrad und chem. Zusammensetzung der ersten und

zweiten Lage
Flr gewohnlich wird der Aufmischungsgrad nach Formel 3.6 (5.39) durch das Ausmessen der Flachen
Acw und Ags bestimmt. Fir dieses Verfahren ist eine Referenzlinie von der Kante des nicht
aufgeschmolzenen Grundwerkstoffes zu ziehen, um eine Trennung der beiden Flachen im
SchweilRgut sichtbar zu machen. Da bei den vorliegenden Schweillproben die gesamte Flanke
verschweillt wurde, war eine Bestimmung des Aufmischungsgrades nach der konventionellen
Methode nicht moglich. Daher wurde der Aufmischungsgrad liber die chemische Konzentration eines

Elements nach folgender Formel bestimmt (34), (49):

Formel 4.1 Bestimmung des Aufmischungsgrades (iber die chemische Konzentration eines
Legierungselementes (34), (49).

D Aufmischung

Cuiz Konzentration eines Legierungselementes in der Mischungszone
Crs Konzentration eines Legierungselementes im reinen SchweilRgut
Cow Konzentration eines Legierungselementes im Grundwerkstoff

Zur Bestimmung der Konzentration der Legierungselemente in der Mischungszone wurde vom
Zentrum fir Elektronenmikroskopie in Graz eine EDX-Analyse der ersten Lagen durchgefiihrt. Die
Werte der EDX-Analyse sind jedoch mit gewissen Messfehlern behaftet. Aus diesem Grunde wurde
der Aufmischungsgrad fir die Hauptlegierungselemente (Fe, Ni und Cr) bestimmt und anschlielend
gemittelt, um die endgiltige Aufmischung zu erhalten. Mit diesem Aufmischungsgrad wurde

schlieBlich flr jedes Element auf dessen Konzentration in der Mischungszone riickgerechnet.

Formel 4.2 Bestimmung der chemischen Konzentration eines Legierungselementes in der
Mischungszone (34), (49).

Nachfolgende Tabellen zeigen die Ergebnisse der Berechnungen. Betrachtet man die mittels EDX-
Analyse gemessenen Werte der 3. Lage, so wird deutlich, dass hierbei die Aufmischung bereits sehr
gering ist und angesichts der Messungenauigkeit (Messfehler) der EDX-Analyse wurde auf die
Bestimmung der chemischen Zusammensetzung der 3. Lage verzichtet. Es wurde angenommen, dass

an dieser Stelle bereits reines SchweiRgut vorliegt.

90



Experimentelles

Tabelle 4.10 Aufmischungsgrad D und chemische Zusammensetzung der 1. Lage — Stabelektrode,

Elektrode @ 2,5
Alloy 625 CB2 1. Lage 1. Lage (wt-
Elemente .
Casc | Cow | EDX-Cyy |D(%) %)
C 0,028 0,134 0,061
Si 0,35 0,274 0,326
Mn 0,08 0,925 0,343
P 0,008 0,014 0,010
S 0,006 0,001 0,004
Cr 22,1 9,435 18,16 31,11 18,159
Ni 62,4 0,144 43,02 31,13 43,027
Mo 9,1 1,501 6,735
Nb 3,42 0,058 2,374
Ti 0,08 0,002 0,056
Al 0,041 0,01 0,031
Co 0,03 0,9903 0,329
Fe 2 86,2323 28,21 31,12 28,212
N 0,041 0,0322 0,038
B 0,002 0,0112 0,005
Cu 0,05 0,039 0,047
\' 0 0,197 0,061
Durchschnittliche Aufmischung (Dyjiel) in %: ‘ 31,12

@ 2,5 mm.
Elektrode @ 3,2
Alloy 625 | 1. Lage @2,5 2. Lage 3. Lage 2. Lage (wt-%)

Elemente | Cpsq Cow EDX - Cyz | D(%) | EDX - Cnz | D(%)
C 0,031 0,061 0,037
Si 0,320 0,326 0,321
Mn 0,042 0,343 0,106
0,005 0,010 0,006
S 0,007 0,004 0,006
Cr 21,851 18,159 21,1 20,35 21,78 3,95 21,073
Ni 63,872 43,027 59,2 22,41 62,89 4,38 59,477
Mo 9,395 6,735 8,834
Nb 3,397 2,374 3,182
Ti 0,060 0,056 0,059
Al 0,033 0,031 0,033
Co 0,001 0,329 0,070
Fe 0,917 28,212 6,51 | 20,49 | 1,57 2,52 6,672
N 0,041 0,038 0,041
B 0,002 0,005 0,003
Cu 0,003 0,047 0,012
\") 0,014 0,061 0,024

Durchschnittliche Aufmischung (Dye)in %: ‘ 21,08 ‘ 3,62

Tabelle 4.11 Aufmischungsgrad D (bezogen auf die 1. Lage) und chemische Zusammensetzung der 2.
Lage — Stabelektrode, @ 3,2 mm.
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Massivdraht
Alloy 625 CB2 1. Lage 2. Lage 3. Lage 1. Lage | 2. Lage
Elemente
Crse Cow | EDX-Cyy | D(%) | EDX - Cyy | D(%) | EDX - Cpz | D(%) | (WE-%) | (Wt-%)
C 0,022| 0,134 0,053 | 0,035
Si 0,069 0,274 0,125| 0,091
Mn 0,002 0,925 0,255| 0,103
P 0,003 0,014 0,006 | 0,004
S 0,001 0,001 0,001 | 0,001
Cr 22,963 9,435 18,77 | 31,00 20,79 | 14,55 21,94 | 7,56 | 19,251 | 21,485
Ni 64,121 0,144 47,92 | 25,32 58,71 | 8,62 64,3 | 0,28 | 46,564 | 57,132
Mo 8,865| 1,501 6,844 | 8,060
Nb 3,643| 0,058 2,659 | 3,252
Ti 0,184| 0,002 0,134 | 0,164
Al 0,077 0,01 0,058 | 0,069
Co 0,015| 0,9903 0,282 | 0,121
Fe 0,002 | 86,2323 2243|2601  828| 960] 058] 067]23,666| 9,422
N 0,021 | 0,0322 0,024 | 0,022
B 0,002 | 0,0112 0,005 | 0,003
Cu 0,004 0,039 0,014 | 0,008
\' 0,006 0,197 0,058 | 0,027
Durchschnittliche Aufmischung (Dyiwel) in %: | 27,44 ‘ ‘ 10,92 ‘ 2,84
Tabelle 4.12 Aufmischungsgrad D und chemische Zusammensetzung der 1. und 2. Lage —
Massivdrahtelektrode.
Fiilldraht
Alloy 625 CB2 1. Lage 2. Lage 3. Lage 1. Lage | 2.Lage
Elemente
Crse Cow | EDX-Cyy | D(%) | EDX - Cyz | D(%) | EDX - Cyz | D(%) | (WE%) | (Wt-%)
C 0,024| 0,134 0,038 | 0,0295
Si 0,391| 0,274 0,376 | 0,3858
Mn 0,002| 0,925 0,121 | 0,0457
0,003| 0,014 0,004 | 0,0035
S 0,003 0,001 0,003 | 0,0029
Cr 20,698 9,435 18,86 | 16,32 19,67 | 9,13 19,255 | 20,1684
Ni 65,815 0,144 59,3| 9,92 64,71 | 1,68 57,400 | 62,7248
Mo 9,892 1,501 8,817 | 9,4975
Nb 3,119 0,058 2,726 | 2,9747
Ti 0,046 0,002 0,041 | 0,0442
Al 0,009 0,01 0,009 | 0,0087
Co 0,011 | 0,9903 0,137 | 0,0574
Fe 0,002 | 86,2323 1052]12,20]  2:85] 3,30] 11,051 | 4,0590
N 0,021 | 0,0322 0,022 | 0,0212
B 0,002 | 0,0112 0,003 | 0,0024
Cu 0,000| 0,039 0,005 | 0,0018
\' 0,009 0,197 0,033 | 0,0178
Durchschnittliche Aufmischung (Dye) in %: | 12,81 ‘ ‘ 4,71 |
Tabelle 4.13 Aufmischungsgrad D und chemische Zusammensetzung der 1. und 2. Lage —

Fulldrahtelektrode.
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Anmerkungen:

o Der Aufmischungsgrad in der Tabelle 4.11 bezieht sich nicht, wie bei den librigen Tabellen,
auf den CB2 sondern auf die 1. Lage, da dort ein anderer Elektrodendurchmesser mit einer
abweichenden chemischen Zusammensetzung Verwendung fand.

e Die EDX-Analysen wurden aus den ersten drei Lagen im Flankenbereich des CB2 der Proben
durchgefiihrt. Die 1. SchweiBraupe der Pufferlage im Wurzelbereich hat eine hdhere
Aufmischung als die restlichen Raupen, da die darauf folgenden Raupen jeweils bis zu einem
gewissen Teil auf die vorherigen Raupen aufbauen. Dadurch kommt es, bezogen auf den CB2,
zu einer geringeren Aufmischung der darauf folgenden Raupen. Ein solches Phanomen ist
besonders bei der Schweifung mit der Filldrahtelektrode zu beobachten (siehe Abbildung
4.10), da die Raupen sehr flach sind und im hohen Malie auf die davor liegenden Raupen
aufbauen.

e Das Auffinden der 2. und 3. Lage mittels EDX-Analyse am REM stellte sich als schwierig
heraus. Fir zuklinftige Arbeiten dhnlicher Art wiirde es sich anbieten, die zu untersuchenden

Lagen vor der REM-Untersuchung mittels Mikroharteeindriicken zu markieren.

Interpretation der Ergebnisse:

e Die Stabelektroden-SchweiBung weist die hochste Aufmischung (héchster Fe-Gehalt) in der
1. Lage auf, gefolgt von den SchweiRungen des Massivdrahts und des Filldrahtes.

e Die Messungen zeigen zudem deutlich, dass bereits ab der 3. Lage die Aufmischung sehr
gering ist (nahezu reines Schweiflgut).

e Mit einer hoheren Aufmischung steigt der C-Gehalt und es sinken der Mo- und der Nb-Gehalt
im SchweilRgut.

e Die Stabelektroden-Schweilungen weisen sowohl im reinen Schweillgut als auch in der 1.
und 2. Lage das hochste C/Nb-Verhiltnis auf, dies kénnte mit ein Grund fur deren

Bestandigkeit gegeniber HeiRrissen sein (Tabelle 4.14).

1. Lage 2. Lage reines SchweifRgut
C Nb C/Nb C Nb C/Nb C Nb C/Nb
Stabelektrode @ 2,5 0,061 2,374 0,026 - - - 0,028 3,420 0,0082
Stabelektrode @ 3,2 - - - 0,037 3,182 0,012 0,031 3,397 0,0090

Massivdrahtelektrode 0,053 2,659 0,020 0,035 3,252 0,011 0,022 3,643 0,0061
Fiilldrahtelektrode 0,038 2,726 0,014 0,029 2,974 0,010 0,024 3,119 0,0078

Tabelle 4.14 Vergleich des C/Nb-Verhaltnis in den ersten zwei Lagen und dem reinen SchweilRgut.
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4.6 MatCalc-Simulation

Die thermodynamischen Gleichgewichts- und Mikroseigerungsberechnungen (Scheil) wurden mittels
der Software MatCalc 5.41 durchgefiihrt. Fir die Berechnungen wurde fir Stahl die
thermodynamische Gleichgewichtsdatenbank ,mc_steel 2009 _11 09.tdb“ und fiir die Nickelbasis-

Legierung die ,Ni-data_v50.tdb“-Datenbank verwendet.
4.6.1 Gleichgewichts-Berechnung

4.6.1.1 Grundwerkstoff CB2

Abbildung 4.36 zeigt die berechneten Phasenanteile als Funktion der Temperatur fir den CB2. Aus
der Abbildung geht hervor, dass sich die M,3Cs mit dem Beginn der Austenit-Bildung aufzulésen
beginnen (siehe Kapitel 3.1.6). Bis zu 650°C, der maximalen Einsatztemperatur des CB2, nehmen die
M,3Cs den groRRten Anteil an sekundaren Phasen ein, gefolgt von der Laves-Phase und der Z-Phase.
Dartiber hinaus ist deutlich zu erkennen, dass die Bildung der fir die Kriechbestandigkeit so
unglinstigen Z-Phase mit der Auflosung der VN und der partiellen Auflosung der NbC bei ca. 800°C
einhergehen. M,B und TiN bleiben lber weite Bereiche bis zur Bildung des &-Ferrits bzw. der

flissigen Phase thermodynamisch stabil.
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Abbildung 4.36 Phasen-Mengen-Diagramm fiir CB2 (MatCalc).
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Phaseniibergidnge Temperatur, °C
A 795
A 852
A 1232
Solidus-Temperatur 1367
Liquidus-Temperatur 1491

Tabelle 4.15 Berechnete Gleichgewichts-Phasenumwandlungstemperaturen — CB2 (MatCalc).
4.6.1.2 Grundwerkstoff Alloy 625
Vergleicht man das Erstarrungsverhalten von Alloy 625 (siehe Kapitel 3.2.3.2) mit der
thermodynamischen Gleichgewichts-Berechnung (Abbildung 4.37), so geht hervor, dass sich die
Laves-Phase zwar bei der Erstarrung bildet, jedoch thermodynamisch nur bei sehr niedrigen
Temperaturen stabil ist. MX sind in der Gleichgewichtsberechnung Uber weite Bereiche
thermodynamisch stabil. M¢C |6sen sich, wie in der Literatur (42) beschrieben, bei tieferen

Temperaturen zu Gunsten der M,;Cs auf. Den groBten Phasenanteil bildet die & —Phase, welche

entgegen - den Beobachtungen aus der Literatur (vgl. Kapitel 3.2.4) - nur bis ungefahr 900°C

thermodynamisch stabil zu sein scheint.
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Abbildung 4.37 Phasen-Mengen-Diagramm fiir Alloy 625 (MatCalc).
Phaseniibergiange Temperatur, °C
Solidus-Temperatur 1261
Liquidus-Temperatur 1344
Tabelle 4.16 Berechnete Gleichgewichts-Temperaturen der Phasenumwandlungen — Alloy 625
(MatCalc).
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4.6.2 Scheil-Gulliver-Berechnung

Wie in Kapitel 3.2.3 (S.29) bereits erlautert, beschreibt die Scheil-Gulliver-Gleichung (Formel 3.5,
S.32) die Verteilung der Legierungselemente wahrend der Erstarrung, wobei eine Festkorperdiffusion
ausgeschlossen und eine vollstiandige Diffusion der Elemente in der fliissigen Phase angenommen
wird. An dieser Stelle wurde bereits erwahnt, dass diese Annahmen fir Nickelbasis-Legierungen mit
Ausnahme der interstitiellen Legierungselemente, wie Kohlenstoff, Bor und Stickstoff (iberaus genau

zutreffen.

Die in der Software MatCalc implementierte Scheil-Gulliver-Methode erlaubt sowohl die Berechnung
des Anteils, als auch der Zusammensetzung aller Phasen wahrend der Erstarrung (63). Um eine noch
realitdtsnahere Abbildung der Erstarrung zu erhalten, ist es mit der Software MatCalc moglich, fur
gewisse Atome eine Festkorperdiffusion mit unendlich hoher Diffusionsgeschwindigkeit zu gestatten

(64).

Angesichts des hohen Diffusionsvermaogens sehr kleiner Atome in Nickel (siehe Kapitel 3.2.3.1) wurde
bei den nachfolgenden Simulationen eine Festkdrperdiffusion (“Back diffusion) fiir die Elemente B, C

und N zugelassen (Abbildung 4.38).

: Scheil calculation ...

Element back diffusion ... Dependent phase:

Element Back diffusion |LIQU1D V|

Temperakure conkrol ...

Start: | 1400 |
Stop: | 1000 |
dT: | 1 |

|

Min. liquid Fraction: | 1e-004

Temperature in

Impose transformations ...

< | ¥

[ Toggle H Clear all ]

Opkions ..

[] calc solubility temperatures

Remowve Edit ...
] append

[] Append wjo load [

Cancel ] I 50 ]

Abbildung 4.38 Befehlsfenster zum Ausfiihren der Scheil-Berechnungen in MatCalc.
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Die Abbildung 4.39 bis Abbildung 4.56 zeigen die Ergebnisse der Scheil-Gulliver-Berechnungen
mittels der Software MatCalc.

Betrachtet man die chemische Zusammensetzung der MX-Ausscheidungen, so stellt man fest, dass es
davon 2 MX-Typen gibt, ndmlich Ti-reiche Nitride (TiN) und Nb-reiche Karbide (NbC). Bei allen
Simulationen begannen sich TiN schon sehr frith aus der Schmelze auszuscheiden, danach setzte die
Bildung der Matrixphase ein. Der Bildung der Matrixphase folgt die Ausscheidung von NbC, danach
setzte, je nach SchweiBung und Aufmischungsgrad, in unterschiedlicher Reihenfolge die Bildung von
MsC, der Laves-Phase und von Boriden (M;B,) ein. Allen Simulationen war gemeinsam, dass mit
steigender Aufmischung der Anteil an sekundadren Phasen zunahm; in besonderem MaRe war eine
Zunahme der Laves-Phase zu erkennen. Dafiir verantwortlich ist vermutlich der mit erhdhter
Aufmischung des CB2 steigende Fe-Gehalt im Schweiflgut, wodurch speziell Mo und Nb starker
seigern und so im besonderen Malie die Laves-Phasenbildung begiinstigt wird (vgl. Kapitel 3.2.3.3,

S.39).

In Tabelle 4.17 sind die mit Hilfe von MatCalc berechneten Erstarrungsbereiche zu sehen. Der Beginn
der Erstarrung wurde mit dem Einsetzten der Matrixphasenbildung festgelegt. Die das Ende der
Erstarrung bestimmende Temperatur wurde, basierend auf den Untersuchungen von Rindler et al.

(65), bei einem Phasenanteil von 5% Restschmelze bestimmt.

1. Lage 2. Lage reines Schweigut

T Beginn y Phase TS% Liquid AT T Beginn y Phase TS% Liquid AT T Beginn y Phase TS% Liquid AT

Stabelektrode 1380 1167 213 1354 1122 232 1344 1141 203
Massivdrahtelektrode 1380 1144 236 1362 1121 241 1343 1125 218
Fiilldrahtelektrode 1364 1124 240 1354 1139 215 1347 1151 196

Tabelle 4.17 Berechnete Erstarrungsbereiche der SchweiRglter der Alloy 625 (MatCalc).

Die der Erstarrungsintervalle der 1. und 2. Lage (also mit steigender Aufmischung) sind bei allen
SchweiRzusatzen groBer als jene des reinen Schweigutes. Darliber hinaus ist zu erkennen, dass bei
den SchweilRungen mit den Stabelektroden und der Massivdrahtelektrode das Erstarrungsintervall in
der 2. Lage am grofiten ist. Bei der Schweillung mit der Filldrahtelektrode ist hingegen das
Erstarrungsintervall in der 1. Lage am groRten. Auffallend ist, dass bei der stark HeiRriss-gefahrdeten
1. Lage das SchweiRgut der Stabelektrode (ber das geringste Erstarrungsintervall verfligt. Der
Vergleich mit dem reinen SchweilRgut ergibt, dass das SchweilRgut der Filldrahtelektrode das kleinste
Erstarrungsintervall aufweist, gefolgt von dem SchweiBRgut der Stabelektroden und der
Massivdrahtelektrode. Letztere zeigt das grofSte Erstarrungsintervall. Bei allen Simulationen setzt mit

steigender Aufmischung die Bildung der Matrixphase immer friiher ein.
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4.6.2.1 Interpretation der Ergebnisse in Bezug auf die HeifSrissanfdlligkeit

Der Einfluss der Aufmischung der Pufferlagen am CB2 auf die HeiRrissanfalligkeit ist insofern
schwierig, da konkurrierende Prozesse ablaufen. So kommt es etwa mit steigender Aufmischung zu
einer Abnahme des Mo- und Nb-Gehalts und zu einer Zunahme des C-Gehalts und infolgedessen zu
einem hoheren C/Nb-Verhiltnis, beides sollte sich positiv auf die Vermeidung von HeiRrissen
auswirken. Dem wirkt der mit steigender Aufmischung zunehmende Fe-Gehalt entgegen, welcher die

Bildung niedrig schmelzender Phasen (insbesondere der Laves-Phase) férdert.

Um den Einfluss der Legierungselemente - im Speziellen den Einfluss von Nb, C und Fe - auf das
Erstarrungsverhalten besser zu verstehen, wurden zwei weitere Simulationen der
StabelektrodenschweiBung durchgefiihrt. Dabei wurde die chemische Zusammensetzung der
Hauptlegierungselemente Fe, Cr und Ni entsprechend der 1. und 2. Lage gewahlt. Die restlichen
Legierungselemente (also auch Nb und C) entsprachen der Zusammensetzung des reinen
Schweillgutes. Im Phasenmengendiagramm der Abbildung 11.10 und Abbildung 11.11 (S.144) sind

die Ergebnisse dieser Simulationen zu sehen.

Vergleicht man die Temperaturen ab der sich die Matrixphase (y-Phase) zu bilden beginnt (Abbildung
4.40 mit Abbildung 11.10 bzw. in Abbildung 4.41 mit Abbildung 11.11), so stellt man fest, dass diese
nicht vom Fe-Gehalt abhangig sind. Vielmehr fihrt ein hoheres C/Nb-Verhiltnis, wie in der Literatur

(47) beschrieben, zu einer Bildung der Matrixphase bei hoheren Temperaturen.

Vergleicht man o.g. Abbildungen bezlglich der Laves-Phasen-Ausscheidung, so stellt man fest, dass
diese in den einzelnen Lagen bei nahezu gleichen Temperaturen beginnen. Daraus kann geschlossen

werden, dass das Einsetzen der Laves-Phasen-Ausscheidung nur vom Fe-Gehalt abhangt.

Aus den Abbildung 11.10 und Abbildung 11.11 kann man weiters erkennen, dass der Phasenanteil
der Laves-Phase im Vergleich zu Abbildung 4.40 bzw. Abbildung 4.41 deutlich erhéht ist. Dies kann
dadurch begriindet werden, dass ein héherer C- bzw. niedriger Nb-Gehalt (d. h. ein héheres C/Nb-
Verhiltnis) einen Teil des Nb schon frither in Form von Nb-Karbiden bindet, wodurch weniger Nb fur

die Bildung der Laves-Phase zur Verfligung steht.

Die Berechnung der Erstarrungsintervalle bei Beriicksichtigung der Aufmischung der
Hauptlegierungselemente (Fe, Ni, Cr) lieferte fir die 1. Lage 219°C und flr die 2. Lage 245°C. Da
beide Werte (iber jenen aus der Simulation mit der wahren chem. Zusammensetzung liegen (Tabelle
4.17), kann geschlossen werden, dass ein hohes C/Nb-Verhaltnis zwar die Bildung der Matrixphase zu

héheren Temperaturen verschiebt, jedoch ein Teil der Restschmelze schon sehr friih in Form von
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NbC aufgebraucht und als Folge dessen der Phasenanteil der Laves-Phase geringer ist und die

Erstarrung friiher abgeschlossen wird.

Bei der Berechnung der Erstarrungsintervalle zeigten sowohl die Simulationen mit der realen
chemischen Zusammensetzung als auch die Simulationen mit Variation der Hauptlegierungselemente
eine Zunahme des Erstarrungsintervalls in der 2. Lage und eine Abnahme in der 1. Lage (Bei allen
Simulationen liegen die Erstarrungsintervalle jedoch noch immer (ber jenen des reinen
Schweillgutes). Daraus kann man den Schluss ziehen, dass trotz erh6htem Seigerungsverhalten der
Legierungselemente (vor allem Nb und Mo), die durch den steigenden Fe-Gehalt bedingte immer
friher einsetzende Ausscheidung der Laves-Phase in der 1. Lage zu einer Abnahme des

Erstarrungsintervalls flhrt.

Die Erstarrungssimulationen der einzelnen Lagen fiir das SchweiRgut des Filldrahtes (Abbildung 4.51
bis Abbildung 4.56) sind ahnlich jenen der Stabelektrode. D.h. es treten geringere Anteile an
sekundaren Phasen (aufgrund des niedrigeren Fe-Gehalts in den einzelnen Lagen) und ein im
Vergleich zum SchweiBgut der Stabelektroden relativ hohe Anteile an MgC auf. Im Unterschied zu
Stabelektroden steigt bei den Filldrahtelektroden das Erstarrungsintervall der reinen SchweiRgliter
immer an. Grund hierfir ist die sehr geringe Aufmischung (12,81% in der 1. bzw. 4,71% in der 2. Lage

siehe Tabelle 4.13).

Ein ganzlich anderes Bild zeigt sich beim Massivdraht (Abbildung 4.45 bis Abbildung 4.50). Wegen
dem sehr niedrigen C/Nb-Verhaltnisses wird hier die Bildung von NbC beinahe ganzlich unterdriickt
und sowohl der Phasenanteil der Laves-Phase als auch der Erstarrungsbereich ist im Vergleich zu den
anderen Simulationen des reinen SchweilRgutes am grofRten. Wie bereits Cieslak (47) beobachtet
hatte, kommt es bei einem geringen C-Gehalt zu einer starken Bildung von MgC. Die Erh6hung des
C/Nb-Verhiltnisses kann in diesem Fall kaum dem negativen Einfluss des steigenden Fe-Gehalts

entgegenwirken, letzterer bewirkt ein sehr groRes Erstarrungsintervall in allen Lagen.

Das groRte Erstarrungsintervall weist das Schweillgut der Filldrahtelektrode auf (241°C in der 1.
Lage), dicht gefolgt vom SchweiRgut der Massivdrahtelektrode (240°C in der 2. Lage). Auffallend ist,
dass bei beiden der Fe-Gehalt in etwa bei 10% liegt. Eine mogliche Erkenntnis aus diesen
Untersuchungen kénnte somit sein, dass im Zuge der Aufmischung ein Fe-Gehalt von in etwa 10%
vermieden werden soll. Eine genauere Untersuchung dieses Phanomens, d. h. die experimentelle

Bestimmung des Erstarrungsintervalls ware darlber hinaus zielfiihrend.
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Anmerkung: Die Simulationsergebnisse fiir die Filldrahtelektrodenschweifung missen kritisch
betrachtet werden, da bei dieser SchweiBung nicht aufgeschmolzene Mo-Partikel im Schweiflgut
gefunden wurden und somit nicht, wie in der Simulation angenommen, geldst in der Schmelze

vorliegen.

100



Experimentelles

100 +f; L p .
il =Liquid
et
0 —— Gamma Phase
e = - =Laves Phase
N /
_5 1 MsC
g = - =
E - \‘ B =MsB-
g 0 ‘ -MX
8 I
o
0,01 ™
0.001
©ec 1,000 1.050 1.100 1.150 1.200 1.250 1.300 1.350 1.400

Temperature, "C

Abbildung 4.39 Scheil-Gulliver-Berechnung — Stabelektrode @ 3,2 mm — reines SchweiRgut.
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Abbildung 4.40 Scheil-Gulliver-Berechnung — Stabelektrode @ 3,2 mm — 2. Lage.
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Abbildung 4.41 Scheil-Gulliver-Berechnung — Stabelektrode @ 2,5 mm — 1. Lage.
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Element Fraction of MX
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Abbildung 4.42 Berechnung der chemischen Zusammensetzung von MX — Stabelektrode @ 3,2 mm —
reines SchweilRgut.
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Abbildung 4.43 Berechnung der chemischen Zusammensetzung von MX — Stabelektrode @ 3,2 mm —
2. Lage.
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Abbildung 4.44 Berechnung der chemischen Zusammensetzung von MX — Stabelektrode @ 2,5 mm-—
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Abbildung 4.45 Scheil-Gulliver-Berechnung — Massivdrahtelektrode — reines Schweigut.
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Abbildung 4.46 Scheil-Gulliver-Berechnung — Massivdrahtelektrode @ 3,2 mm — 2. Lage.
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Abbildung 4.47 Scheil-Gulliver-Berechnung — Massivdrahtelektrode @ 3,2 mm — 1. Lage.
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Abbildung 4.48 Berechnung der chemischen Zusammensetzung von MX — Massivdrahtelektrode —
reines SchweiBgut.
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Abbildung 4.49 Berechnung der chemischen Zusammensetzung von MX — Massivdrahtelektrode — 2.
Lage.
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Abbildung 4.50 Berechnung der chemischen Zusammensetzung von MX — Massivdrahtelektrode — 1.
Lage.
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Abbildung 4.51 Scheil-Gulliver-Berechnung — Filldrahtelektrode — reines SchweiRgut.
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Abbildung 4.52 Scheil-Gulliver-Berechnung — Fllldrahtelektrode — 2. Lage.
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Abbildung 4.53 Scheil-Gulliver-Berechnung — Fllldrahtelektrode — 1. Lage.
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Abbildung 4.54 Berechnung der chemischen Zusammensetzung von MX — Filldrahtelektrode — reines
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Abbildung 4.55 Berechnung der chemischen Zusammensetzung von MX — Filldrahtelektrode — 2.
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4.7 Querzugversuch

Laut der SchweiBverfahrensprifung EN ISO 15614-1 (11) missen die Proben und die Durchfiihrung
der Querzugprifung an Stumpfndhten der Norm EN 895 (66) entsprechen. GemaR EN I1SO 15614-1
darf fur Verbindungen mit unterschiedlichen Grundwerkstoffen die Zugfestigkeit nicht kleiner sein als
der niedrigere minimale Wert der Zugfestigkeit der beiden Grundwerkstoffe. Entsprechend EN 895
muss die Gesamtdicke einer SchweiRprobe durch Querzugproben abgedeckt werden, wobei oberhalb
einer Gesamtdicke von 30 mm mehrere Proben entnommen werden konnen. Die Gesamtdicke (50
mm) kann hier nur mittels Flachzugproben abgedeckt werden. Im Rahmen dieser Arbeit wurde
jedoch mit dem Auftraggeber (VAGT) vereinbart, Rundzugproben anzufertigen. Die ersten
Rundzugproben wurden aus dem Material der ersten, mit Stabelektroden durchgefiihrten
ProbeschweilRung gefertigt. Die Entnahme von zwei Querzugproben, eine aus dem oberen und eine
aus dem unteren Bereich, erfolgte quer zur SchweiRnaht (Abbildung 4.57). Die Rundproben wiesen
einen Durchmesser dy von 12 mm und einer Anfangsmesslange L, von 60 mm auf, mit glatten

Probenenden.

&0

812

20

/
. Il ]
HIBAS 625 I \ /j cB-2

| Untertel

25

Abbildung 4.57 Schematische Darstellung der Entnahmestellen der Querzugproben.

Die ersten beiden Proben versagten im Grundwerkstoff der Alloy 625. Sie zeigten starke

Verformungen der Probenenden, durch das Einspannen.

Alloy 625-GW

20 mm

it -
Abbildung 4.58 Erste Querzugproben geschweilRt mit Stabelektroden. Bruchlage im Grundwerkstoff
der Alloy 625.
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Angesichts dieses Ergebnisses wurden fiir die weiteren Zugpriifungen Rundzugproben mit doppelter
Anfangsmesslange 2xL, und mit Gewinden an den Probenenden gefertigt, damit es zu keiner
Beeintrachtigung durch die Einspannung kommt. In Anbetracht der Materialknappheit wurde der

Probendurchmesser dy auf 10 mm verringert (Abbildung 4.59).

Abbildung 4.59 Schematische Darstellung der verlangerten Zugprobe.

Ergebnisse: Alle Zugproben versagten im Grundwerkstoff des Alloy 625, wobei auffiel, dass die
Proben unmittelbar nach dem SchweiRgut einzuschniiren begannen. Dies lasst auf eine hoéhere
Festigkeit des SchweilRgutes schlieRen. Tabelle 4.18 gibt die Ergebnisse fiir die Zugfestigkeit aus den
Querzugversuchen wieder. In Anbetracht der Tatsache, dass alle Proben im Grundwerkstoff
gebrochen sind und dass bei allen Proben das SchweifRgut kaum Verformungen zeigte, konnen die
hohen Zugfestigkeitswerte der Stabelektroden-SchweiBung bzw. die niedrigen Werte der
Filldrahtelektroden-SchweiBung nur durch Unterschiede im Grundwerkstoff erklart werden (z.B.
durch unglinstige Kornorientierung). Alle Proben liegen Uber der von der Norm EN ISO 15614-1

geforderten minimalen Zugfestigkeit von 400 MPa.

Stabelektrode 1. Probe Massivdraht Fiilldraht Grundwerkstoff Alloy 625

Do=12mm Dp=10mm Dp=10mm Do=12mm
578,3 551,6 446,8 565
598,7 506,5 472,5 519

Tabelle 4.18 Erreichte Werte der Zugfestigkeit R,, in MPa der Querzugprifungen.

Eine REM-Untersuchung der Bruchflaichen ergab eine fir duktile Briiche typische Wabenstruktur
(Abbildung 4.60).

Abbildung 4.60 Bruchflache der Querzugpriifung im Alloy 625 Grundwerkstoff; (Stabelektrode).
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4.8 Biegepriifung

Im Zuge langjahriger Erfahrungssammlung der VAGT (Herr Moderbacher, 2010) auf dem Gebiet der
SchweiBverfahrenspriifung kristallisierte sich der Biegeversuch als die kritischste mechanische
Prifung heraus. Wenn die Seitenbiegeversuche den Anforderungen entsprachen, konnten meist
auch die anderen Prifungen zufriedenstellende Ergebnisse liefern. Aus diesem Grunde wurde

besonderes Augenmerk auf dieses Prifverfahren gelegt.

Entsprechend EN ISO 15614-1 (11) missen im Zuge der SchweiBverfahrensprifung vier
Biegeversuche gemaR der Norm EN 910 durchgefiihrt werden. Letztere wurde jedoch im Jahr 2009
durch eine neue Norm, der EN ISO 5173 (67), ersetzt, die somit die derzeit gliltige Norm darstellt. Die
Norm lasst dem Anwender aber weitgehend offen, welche Art von Biegepriifung zum Einsatz kommt.
Fiir Dicken 2 12 mm etwa werden vier Seitenbiegeproben anstelle von wurzel- und oberseitigen
Querbiegepriifungen empfohlen. Fiir Mischverbindungen oder heterogene StumpfstoRe an Blechen
darf jedoch auch eine wurzelseitige und eine oberseitige Langsbiegepriifung anstelle von vier
Seitenbiegepriifungen durchgefiihrt werden. Der Durchmesser des Biegedorns oder der inneren
Biegerolle muss fir einen Grundwerkstoff mit einer Dehnung von A > 20% viermal der Dicke der
Biegeprobe und der Biegewinkel muss 180° betragen. Fiir einen Grundwerkstoff mit einer Dehnung

von A < 20% muss folgende Gleichung angewendet werden:

Formel 4.3 Berechnung des Biegedorndurchmessers

d Durchmesser des Biegedorns oder der inneren Biegerolle
ts Dicke der Biegeprobe
A minimale, in der Werkstoffspezifikation geforderte Langsdehnung

Bei der Priifung darf bei den Proben kein einzelner Fehler > 3 mm in irgendeiner Richtung auftreten.
Fehler, die wahrend der Priifung an der Probenkante auftreten, sind bei der Bewertung nicht zu

beriicksichtigen.

Versuchsdurchfiihrung: In Anbetracht der geringen Menge an Versuchsmaterialien, konnten anstelle
der empfohlenen Langsbiegeprifungen lediglich Seitenbiegeprifungen durchgefiihrt werden. Pro
SchweilRversuch wurde ein Seitenbiegeversuch durchgefiihrt, wobei der zweite SchweiRversuch eine

Ausnahme bildete. Angesichts nicht zufriedenstellender Ergebnisse aus den ersten beiden
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Seitenbiegeversuchen (seitliches Abgleiten der Biegeprobe in Richtung Alloy 625 Grundwerkstoff),

wurde anstelle von Zugproben aufgrund der Wichtigkeit des Seitenbiegeversuchs eine neue

Biegeprobe gefertigt.

Entsprechend der Norm wiesen die Proben eine Dicke von 10 mm auf (Abbildung 4.61). Alle

Prifungen wurden jeweils bis zum maximal moglichen Biegewinkel durchgefiihrt.

R2

"S‘-fk

NIBAS 625

CB-2

S0

—
=1
=]
o

229

Abbildung 4.61 Schematische Darstellung der Seitenbiegeprobe.

1. Versuch: Der erste Seitenbiegeversuch aus der ersten Probeschweiung mit Stabelektroden

erfolgte mit einer konventionellen 3-Punkt-Biegeprifung mit einem Biegedorn-Durchmesser

von 36 mm (Abbildung 4.62).

Abbildung 4.62 3-Punkt-Biegeprifung der ersten Probeschweiung (Stabelektroden-SchweiRung).

Der erste Versuch lieferte jedoch kein friedenstellendes Ergebnis, da die Probe aufgrund der

unterschiedlichen Festigkeiten der eingesetzten Werkstoffe stark in Richtung des CB2-

Grundwerkstoff abglitt, wodurch der Grofteil der Verformungsarbeit vom Grundwerkstoff

des Alloy 625 (ibernommen wurde. Anzumerken ist, dass bei der Prifung kein Fehler

aufgetreten ist.

110



Experimentelles

il ite: 174.80 mm; (B ite/ Blende/Bel.Zeit: 105; 25; 2.5s) WS <
Bildname: db10u507.jpg “IU w

Abbildung 4.63 Gebogene Seitenbiegeprobe (1. SchweiBung - Stabelektroden).

Versuch: Recherchen ergaben, dass sich in der Industrie eine nicht vollkommen
normgerechte Abanderung der 3-Punkt-Biegepriifung zum Biegen von Mischverbindungen
durchgesetzt hat, die in der Regel von den Abnahmebehdrden auch akzeptiert wird. Ein so
genanntes “Stutzblech” wird als Unterlage der Probe verwendet und soll das Abgleiten
wahrend der Biegung verhindern. Abbildung 4.64 zeigt schematisch den Aufbau einer
solchen Priifung, wie sie etwa die Firma MCE Maschinen- und Apparatebau GmbH & Co KG
durchfihrt.

Stempel nach Normvorgabe fiir Privfblechdicke abgestimmt!

Priifblech, zB.: Seitenbiegeprobe

= N/

Stutzblech, Unterlagsstreifen
Blechdicke 5 — 10 mm je nach
Prufblechdicke

Abstand fur Priifblech + Stitzblech einstellen!

Abbildung 4.64 Schematische Darstellung des Seitenbiegeversuches mit "Stitzblech".
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Die erste Biegeprobe aus der zweiten ProbeschweiBung mit Stabelektroden wurde auf diese
Weise gebogen. Das Stiltzblech zeigte jedoch keine Wirkung und die Probe ist, dhnlich wie

die erste Seitenbiegeprobe, abgeglitten.

3. Versuch: In Anbetracht der nicht zufriedenstellenden Ergebnisse der ersten Versuche
wurden die Ubrigen Versuche, bestehend aus jeweils einer Probe je Schweilverfahren, an
einer von voestalpine Stahl in Linz neu entwickelten Maschine durchgefihrt, die einen
“geflihrten Seitenbiegeversuch” erlaubt. Bei diesem Verfahren verhindert ein Probenhalter

das Abrutschen der Probe zu Beginn der Biegeprifung (Abbildung 4.65).

. - ‘ Py
Sl '
Probenhalter

8

Probenhalter

Abbildung 4.65 Gefihrter Seitenbiegeversuch (voestalpine Stahl, Linz).

Zuerst wurde auf diese Weise die Seitenbiegeprobe der Massivdrahtschweiflung gebogen,
wobei mit diesem Verfahren nur eine geringfligige Verbesserung zur konventionellen 3-

Punkt-Biegepriifung erzielt werden konnte.
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Um das Abgleiten der Probe zu kompensieren wurden die zwei verbleibenden Proben
(SchweiBungen mit Stabelektroden und Filldrahtelektroden) nicht mittig in den Probenhalter
eingesetzt, sondern so, dass die Mitte des Biegedorns in der Ndhe der Fusionslinie zum CB2

ansetzt (Abbildung 4.66).

]

i
i
i

-

Abbildung 4.66 AuRermittiges Ansetzen der Seitenbiegeprobe.

Erst durch diese MaRnahme konnte ein zufriedenstellendes Ergebnis mit einer annahernd

symmetrischen Biegung im SchweilRgut zustande gebracht werden.

Ergebnisse der Seitenbiegeversuche: Es wurden insgesamt drei Biegeversuche, die aus den
Schweillungen mit Stabelektroden gefertigt wurden, durchgefiihrt. Insbesondere die letzte Priifung
des “gefiihrten Seitenbiegeversuchs” mit auBermittigem Ansetzen der Probe stellte eine sehr strenge
Prifung dar, da es bei dieser zu einer nahezu symmetrischen Biegung und damit zu einer starken
Beanspruchung des Schweillgutes kam. Nichtsdestotrotz konnten bei keinen Stabelektroden-

Seitenbiegeversuchen Fehler beobachtet werden!
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I 10 mm I

Bildbieite: BA46 mi; (Brennwebte/Blende/ Bel.Zeit: 105; 36; 1/1.64) 0 t ( 5
Bildnames bb10u246.pg gy _..l

Abbildung 4.67 Gebogene Seitenbiegeprobe (2. Probeschweillung - Stabelektrode); geflihrter
Seitenbiegeversuch.

Bei der Filldraht-Seitenbiegeprobe konnten drei kleine Risse im Schweillgut festgestellt werden,
wobei zwei Risse in den Pufferlagen und ein kleiner Riss (< 3 mm) im SchweiBgut zum
Grundwerkstoff des Alloy 625 zu finden war (Abbildung 4.68). Ein Riss in der Pufferung ist jedoch laut
EN ISO 15614-1 nicht zu beriicksichtigen, da er an der Probenkante aufgetreten war. Der andere Riss
in der Pufferlage wies eine Linge von 3 mm auf. Diese Probe wiirde somit gerade noch den
Anforderungen der EN ISO 15614-1 entsprechen, es ist jedoch davon auszugehen, dass bei den von
der Norm geforderten drei weiteren Seitenbiegeproben Risse > 3 mm wahrscheinlich auftreten

wirden.

84,46 mm; ( fBlende/Bel.Zeit: 105; 36; 1.3s)

Bildname: bb10u244.jpg

Abbildung 4.68 Gebogene Seitenbiegeprobe (4. ProbeschweilRung - Filldrahtelektrode); gefiihrter
Seitenbiegeversuch.
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Obwohl die Massivdraht-Seitenbiegeprobe beim 3. Versuch im Vergleich zur Stabelektroden- und
Fllldrahtelektroden-Seitenbiegeprobe eine geringere Biegebeanspruchung des SchweiRgutes
erfahren hat (starkes Abgleiten der Biegeprobe in Richtung Alloy 625), verfliigte diese Uber die
grolten und die hochste Anzahl an Fehlern. Abgesehen von den laut Norm nicht zuldssigen Rissen in
den Pufferlagen an der Probenkante, konnte ein Riss grofer als 3 mm, der als Folge eines
Einschlusses entstand, beobachtet werden. Darliber hinaus war ein Riss von annahernd 3 mm in der
Pufferlage und ein kleiner Riss von ungefahr 1 mm GroRe festzustellen. Diese Probe konnte somit
nicht die Anforderungen der EN ISO 15614-1 erfiillen. Des Weiteren ist davon auszugehen, dass eine
starkere Beanspruchung des SchweilRgutes, wie dies etwa bei einem auflermittigen Ansetzten des
Biegedorns oder beim Fertigen von Langsbiegeproben der Fall ware, zu noch schlechteren

Ergebnissen fiihren wiirde.

ite: 85,59 mm; ( ite/ Blende/Bel.Zeit: 105; 20; 1/3s)

Bildname: bb10u238.jpg

Abbildung 4.69 Gebogene Seitenbiegeprobe (3. Probeschweillung - Massivdrahtelektrode); gefiihrter
Seitenbiegeversuch.
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4.9 Kerbschlagbiegepriifung

Die Proben und die Durchfiihrung der Kerbschlagbiegeprifung missen hinsichtlich der Probenlage
sowie der Priiftemperatur der EN I1SO 15614-1 und hinsichtlich der MalRe und Prifung der Norm EN
875 (68) entsprechen, das heillt, es sind je zwei Satze vom Probentyp VHT (V: Charpy-V-Kerbe; H:
Kerbe in der WEZ; T: Kerbe durch die Dicke) aus der WEZ von jedem der beiden Grundwerkstoffe zu
entnehmen, wobei die Kerbe 1 bis 2 mm von der Schmelzlinie entfernt liegen muss. Zwei weitere
Satze vom Probentyp VWT (V: Charpy-V-Kerbe; W: Kerbe im SchweilRgut; T: Kerbe durch die Dicke)
miissen aus dem SchweiRgut entnommen werden, wobei die Kerbe in der SchweiRnahtmitte liegen
muss. Fir jede festgelegte Position besteht jeder Satz aus drei Proben. Grundsatzlich sind Proben mit
Charpy-V-Kerbe zu verwenden, die hochstens 2 mm unterhalb der Oberflaiche des Grundwerkstoffes

und quer zur Schweifnaht zu entnehmen sind.

Die Kerbschlagbiegeprifung gilt als bestanden, wenn die verbrauchte Schlagarbeit mit den Werten
der zutreffenden Grundwerkstoffnorm Ubereinstimmen, sofern nicht in der Anwendernorm andere
Festlegungen enthalten sind. Der Durchschnittswert der drei Proben muss den festgelegten
Anforderungen entsprechen. Fir jede Kerblage darf ein Einzelwert unter dem minimalen

festgelegten Durchschnittswert liegen, vorausgesetzt er liegt nicht unter 70% dieses Wertes.

Versuchsdurchfiihrung: Angesichts der erwdhnten Materialknappheit war es nicht maoglich, die von
der Norm geforderte Anzahl an Erprobungen durchzufiihren. So konnten zum Beispiel aus der ersten
VersuchsschweiBung nur je 2 Proben aus der WEZ des Alloy 625 und der WEZ des CB2 entnommen
werden. Bei den (ibrigen SchweilRversuchen konnte, anstelle von je zwei Satzen pro zu prifender
Lage, nur 1 Satz gefertigt werden. Bei jedem Satz wurde die zweite Probe aus der Mitte des Bauteils
entnommen, was bedeutet, dass hier der Abstand von maximal 2 mm zur Oberfliche des
Grundwerkstoffs nicht einzuhalten war (Abbildung 4.70). Die Versuchsdurchfiihrung fand der Norm

(11) entsprechend bei Raumtemperatur statt.

Ergebnisse: In Tabelle 4.19 sind die Ergebnisse der Kerbschlagbiegeversuche dargestellt. Besonders
der Grundwerkstoff des Alloy 625 zeigte eine hohe Kerbschlagzahigkeit (>300 J). Keine dieser Proben
ist gebrochen. Ahnlich hohe Werte zeigte die WEZ des Alloy 625 wobei eine Probe nur 141 J
erreichte. Die Kerbschlagwerte der WEZ des CB2 wiesen dagegen deutlich geringere Werte auf.
Generell konnten in der WEZ beider Grundwerkstoffe mehr oder weniger starke Schwankungen der
Kerbschlagwerte festgestellt werden. Dies kann zum Teil damit erklart werden, dass sich der Riss in
den unbeeinflussten Grundwerkstoff oder in dem sich in unmittelbarer Ndhe befindlichen

SchweilRgut fortgepflanzt und so schlussendlich zu stark schwankenden Werten gefiihrt hat. Dennoch
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ist auffallend, dass die Kerbschlagwerte der Filldrahtelektroden-Proben aus der WEZ des CB2 im

Vergleich zum Grundwerkstoff hohere Werte aufwiesen.

Die groRten Unterschiede hinsichtlich der Kerbschlagarbeiten konnte an den Proben festgestellt
werden, welche die Kerblage im SchweilRgut hatten. Die Massivdraht-Proben verfligten Gber die mit
Abstand hochste Kerbschlagzadhigkeit von etwa 170 J, gefolgt von den Filldraht-Proben mit ca. 90 J
und den Proben aus den Schweilversuchen mit Stabelektroden, die etwa 70 J erreichten. Ahnliche
Beobachtungen konnten bei (69) festgestellt werden. Bei der im Zuge dieser Arbeit durchgefiihrten
Kerbschlagbiegeversuche mit Alloy 70/20 geschweilRten Proben erreichten auch jene Proben, welche
mit Massivdraht geschweillt wurden, im Vergleich zu den Schweillungen mit Stabelektroden und
Fllldrahtelektroden, die hochsten Kerbschlagwerte. Der Grund fiir diese hohen Werte der
Massivdrahtelektrode sind geringere Sauerstoffgehalte im SchweilRgut und die damit verbundene

geringere Dichte an oxidischen Einschlissen.

Ein weiterer Grund fiir die hohen Kerbschlagwerte des Massivdraht-SchweiRgutes konnte die
unterschiedliche Erstarrungsstruktur der Dendriten sein. Sowohl die Stabelektroden- als auch die
Fllldrahtelektroden-SchweiRung besitzen eine ausgepragte epitaktische Dendritenstruktur, die in der
Schweillnahtmitte beinahe senkrecht verlaufen. Im Gegensatz dazu fiihrte die Erstarrung des tiefen
Schweillbades der Massivdrahtschweillung zu, makroskopisch betrachtet, stark variierenden
Erstarrungsrichtungen der Dendriten, da diese einen tiefen Einbrand zeigt (vergleiche dazu auch
Abbildung 4.67 und Abbildung 4.68 mit Abbildung 4.69). Abbildung 4.71 zeigt schematisch die
Kerblage und die unterschiedliche Erstarrungsstruktur der Dendriten. Im Falle der Stabelektroden-
Schweillung bilden die Kerbe der Kerbschlagbiegeprobe und die nahezu senkrecht verlaufenden
Dendriten beinahe eine Linie. In Anbetracht dessen, dass entlang der interdendritischen Zonen
sprode Phasen zwischen den Dendriten, wie etwa die Laves-Phase ausgeschieden werden, kdnnte
hier ein Rissfortschritt deutlich erleichtert werden. Im Gegensatz dazu kann sich vermutlich ein Riss
bei der Massivdrahtelektroden-SchweiBung nicht so leicht ausbreiten, da in diesem Fall Dendriten

viel starker die Kerbe der Kerbschlagbiegeprobe kreuzen.
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Kerbschlagarbeit, J
Elektrode 1. Probe | Elektrode 2. Probe| Massivdraht Filldraht
Einzelwerte Einzelwerte Einzelwerte Einzelwerte
141 213* 292% 239*
Alloy 625 WEZ| 255* 141,0 261* - 298* [190,0| 286*
- 222% 190 238*
- 71 165 94
Alloy 625 SG - - 74 73,6 186 173,7 86 89,3
- 74 170 88
43 41 38 55
CB2 WEZ 44 43,5 40 37,7 42 44,3 51 51,7
- 32 53 49
>300*
Alloy 625 GW >300*
>300*
48
CB2 GW 42 45,0
45

*) Nicht gebrochen

Tabelle 4.19 Gemessene Kerbschlagzahigkeiten der Dissimilar SchweiBung CB2 — Alloy 625.
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Abbildung 4.70 Schematische Darstellung der Entnahmestellen aus der WEZ der

Kerbschlagbiegeproben.
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Alloy 625-GW

Bildbreite: 86,95 mm; (Brennweite/Blende/Bel.Zeit: 105; 29; 1/1.6s)
Bildname: db10u772.jpg

Alloy 625-GW

Bildbreite: 86.95 mm; (Brennweite/Blende/Bel.Zeit: 105; 36; 1/1.3s)
Bildname: db10u774.jpg

Abbildung 4.71 Schematische Darstellung der Kerblage und der Wachstumsstruktur der Dendriten.
Oben: Stabelektroden-SchweiRung; Unten: Massivdrahtelektroden-Schweilung.

Beurteilung der Ergebnisse hinsichtlich EN ISO 15614-1: Die hohe Kerbschlagzahigkeit des
Schweillgutes der MassivdrahtelektrodenschweiBung im Vergleich zu den Stabelektroden- und
Fllldrahtelektroden-SchweiBungen sind bemerkenswert. Dennoch erfiillen alle Kerbschlagproben
aus dem Schweigut die Mindestanforderung von 50 J (siehe Werkstoffdatenblatt, S.145). Auch die
anderen Proben aus den WEZ des CB2 und der Alloy 625 erfiillen die minimal notwendigen

Kerbschlagzahigkeiten von 27 J (siehe Werkstoffdatenblatt, S.146) bzw. 50 J.
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5 Zusammenfassung und Schlussfolgerung

Im Rahmen dieser Arbeit wurden die drei SchweiRverfahren — das Lichtbogenhandschweien mit

Stabelektroden vom Typ BOHLER FOX NIBAS 625, das MIG-Schweifen mit der Massivdrahtelektrode

vom Typ BOHLER NIBAS 625-1G und das MAG-SchweiRen mit Fiilldrahtelektroden vom Typ BOHLER

NIBAS 625 PW-FD — der Dissimilar Verbindung CB2 / Alloy 625 untersucht. Bei dem warmfesten 9%

Cr-Stahl CB2 sowie bei der Nickelbasis-Legierung Alloy 625, handelt es sich um 50 mm dicke

Gusssticke, die in einer Mehrlagenschweillnaht (Tulpennaht) miteinander verschweiRt wurden.

Aus den metallographischen Untersuchungen geht hervor, dass es bei allen Proben nahe der
Fusionslinie in der WEZ des CB2 zur Bildung von skelettartigem 6-Ferrit kommt.
Bei allen Proben konnten in der WEZ des CB2 ein im Vergleich zum Grundwerkstoff

unerwiinschtes feinkornigeres Geflige (Verringerung der Kriechbestindigkeit) festgestellt

Die WEZ an der Wurzel des CB2 weist bei allen Probeschweilungen aufgrund der Gegenlagen-
Schweillung nach bereits erfolgter Warmenachbehandlung (PWHT) zu hohe Hartewerte auf
(>350 HV 10).

Vermeidung:

— Etwaige Fehler in der Pufferung der Wurzel sollten unbedingt vor der PWHT beseitigt

werden. Beim anschlieRenden KaltverschweilRen (Herstellen der
VerbindungsschweiBung CB2 / Alloy 625) sollte beim GegenlagenschweilRen der Wurzel
unbedingt darauf geachtet werden, dass geniigend Abstand zum CB2 gehalten wird.
Daher ist es moglicherweise sinnvoll, den Wurzelbereich durch eine weitere Pufferlage
dicker zu gestalten.

In Anbetracht dessen, dass die Wurzel ohnehin sehr fehleranfallig ist und dass auch die
Uberaus feinkornige Struktur sowie der hohe Anteil an &-Ferrit des CB2 in diesem
Bereich ein sehr unglinstiges Gefiige fiir die Kriechbestandigkeit darstellt, konnte das
komplette Abarbeiten dieses Bereiches eine Losung darstellen. Dafiir misste jedoch
bereits in der Konstruktion beriicksichtigt werden, dass im Bereich der SchweilRnaht, das

Bauteil etwas dicker ausgefiihrt wird (Abbildung 5.1).
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Abbildung 5.1 Schematische Darstellung einer moglichen konstruktiven MalRinahme zur Vermeidung

der hohen Hartewerte in der WEZ des CB2 im Bereich der Wurzellagen.

Das Schweigut der Stabelektroden-Schweilung ist im Querschliff und nach der
Seitenbiegeprifung frei von Heilrissen. Sowohl die Filldraht- als auch die Massivdraht-
SchweiRung weisen Heillrisse auf, wobei die Letztere die hochste Anzahl an Heirissen und
auBerdem groRere Einschlisse zeigt. Bei der Filldraht-SchweiBung mussten zudem nicht
aufgeschmolzene Mo-Partikel im SchweilRgut, die aus der Filldraht-Fiillung stammen, festgestellt
werden. In dieser Hinsicht kann also nur die Stabelektroden-SchweilRung die Anforderungen der
Norm EN ISO 15614-1 erfiillen.

Heilrisse befinden sich bevorzugt in den ersten beiden Pufferlagen. Diese Zone ist aufgrund der
Aufmischung grundsatzlich einer héheren HeiRriss-Gefahrdung ausgesetzt. Zum einen wirkt sich
die Vorwarmung auf 220°C beim Puffern des CB2 negativ auf die HeiBrissbestandigkeit aus und
zum anderen ist aufgrund der unterschiedlichen Warmeausdehnung CB2 vs. Alloy 625 besonders
in der ersten Lage mit hohen Spannungen zu rechnen.

MatCalc-Simulationen zeigten zudem, dass mit steigender Aufmischung der Anteil an sekundaren
Phasen (besonders der Laves-Phase) bei allen Proben zunimmt. Die Berechnungen der
Erstarrungsbereiche ergaben, dass bei allen Proben mit steigender Aufmischung mit einem im
Vergleich zum reinen Schweillgut hoheren Erstarrungsintervall zu rechnen ist. Die
Stabelektroden-SchweiRung weist in der kritischen 1. Pufferlage das geringste
Erstarrungsintervall auf. Darliber hinaus ergaben die Berechnungen, dass bei einem Fe-Gehalt
von ca. 10% das Erstarrungsintervall am groBten ist.

Trotz dieser Erkenntnisse liegt wahrscheinlich der Schllssel zur Heilriss-freien SchweiBung mit
Alloy 625 in der Vermeidung von hohen Zugspannungen im Schweilgut. Da kleinere Raupen zu
geringeren Schrumpfspannungen fihren, ist hier die Stabelektroden-Schweillung vorteilhaft.
Angesichts der breiten und tiefen Raupen bei der Massivdraht-Schweilfung muss hier mit den
grofRten Schrumpfspannungen gerechnet werden.

Bei den Zugversuchen lagen alle Proben aus der Dissimilar SchweiBung (iber dem von der Norm
EN ISO 15614-1 geforderten minimalen Wert der Zugfestigkeit von 400 MPa. Zudem versagten

alle Proben im Grundwerkstoff des Alloy 625.
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e Sowohl die hohe Kerbschlagzahigkeit als auch die geringe Makroharte in der WEZ des CB2 der
Fllldraht-SchweiBung legen nahe, dass diese am schonendsten fur den CB2 ist. Ein moglicher
Grund daflir kdonnte die, im Vergleich zu den restlichen SchweiRungen, groRere Dicke der
Pufferung und die damit geringere Warmebeeinflussung beim KaltverschweiBen (Herstellen der
VerbindungsschweiBung CB2 / Alloy 625) sein. Jedoch erfiillen die Kerbschlagbiegeproben aus
der WEZ des CB2 der Stabelektroden- und der Fulldrahtelektroden-SchweilRung auch die
Mindestanforderungen von 27 J.

Die mit Abstand hochste Kerbschlagzahigkeit im SchweiBgut erreichte die Massivdraht-
SchweilBung. Doch auch die Kerbschlagzdhigkeiten des Stabelektroden- und der
Fllldrahtelektroden-SchweiRgutes libertrafen 50 J. Ebenso Ubertreffen die Kerbschlagproben aus

der WEZ des Alloy 625 diesen Wert bei weitem.
Schlussfolgerung:

Im Bezug auf die SchweiBverfahrensprifung nach Norm EN ISO 15614-1 ist eine eindeutige
Empfehlung flir das LichtbogenhandschweiRen mit Stabelektroden abzugeben, da diese als einziges

alle Anforderungen der Norm erfiillen kann.

Da das Lichtbogenhandschweillen jedoch ein recht unwirtschaftliches Verfahren ist, drdngt sich
nattrlich die Frage auf, ob ein aus mehreren Schweillverfahren bestehender Kombinationsprozess

realisierbar ist.

Ein mogliches Szenario kdnnte dabei sein, die Pufferung angesichts der hervorragenden Heif3riss-
Bestandigkeit weiterhin mit Stabelektroden zu verschweiflen. Im Anschluss daran kénnte man beim
KaltverschweiRen auf den weitaus wirtschaftlicheren MAG-Filldraht-SchweiRprozess zurlickgreifen.
Es stellt sich jedoch die Frage, ob man die beobachteten nicht aufgeschmolzenen Mo-Partikeln in
Kauf nehmen will und kann. Ein anschlieRendes KaltverschweiRen mit dem MIG-Massivdraht-
Schweillprozess wiirde wenig Sinn machen, da aufgrund der hohen Fehleranfilligkeit des

Schweillgutes eine Schweiverfahrenspriifung kaum positiv abgeschlossen werden kénnte.
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6 Ausblick

Die vorliegende Arbeit erhebt keinerlei Anspruch auf Vollstandigkeit und lasst viele Fragen offen.
Vielmehr sollte damit ein erster Schritt gesetzt werden, um die grundlegenden Herausforderungen
der Dissimilar SchweiBung CB2 — Alloy 625 aufzuzeigen und wenn moglich Verbesserungsvorschlage

liefern.

Im Zuge dieses Projekts wurde das Hauptaugenmerk vor allem auf die SchweiRbarkeit gelegt. Es
zeigte sich, dass das grundlegende Problem Heil3risse im SchweiBgut sind. Als besonders kritisch
erwiesen sich dabei die Pufferlagen. Es ware daher fir zukinftige Arbeiten sinnvoll, sich besonders
mit diesem Bereich auseinanderzusetzen. Zu diesem Zweck waren u.a. Heildriss-Tests bei niedrigen
Dehnungen (um ein eutektisches Heilen zu ermoéglichen) mit variierenden Aufmischungsgraden
geeignet, um ein besseres Verstandnis flir die Abldufe wahrend der Erstarrung in diesem Bereich zu
gewinnen. Darlber hinaus sollten Erstarrungssimulationen und geeignete REM-Untersuchungen zur
Phasenbestimmung weitere neue, wichtige Erkenntnisse liefern. Im Zuge dieser Tests kdnnten auch
andere SchweiRzusdtze und Verfahren (z.B. CMT-Verfahren) auf deren HeiRriss-Verhalten bei

Aufmischung hin Gberprift werden.

Nicht untersucht wurde die Einsatzfahigkeit der CB2 — Alloy 625 Verbindung auf ihre
Kriechbestdndigkeit. Besonders das im Vergleich zum Grundwerkstoff feinkdrnigere Geflige und die
Prasenz vond -Ferrit in der WEZ konnten die Kriechbestandigkeit dieser Verbindung herabsetzen.
Auch etwaige Diffusionsprozesse (iber die Fusionslinie zwischen CB2 und Alloy 625 SchweiRgut, die
bei thermischer Langzeitbeanspruchung dieser Verbindung ablaufen, kéonnten im Zuge dieser

weiterfliihrenden Versuche geklart werden.
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Abbildung 11.1 Schweilprotokoll der Fiilldraht-SchweilRung.
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Abbildung 11.2 SchweilBprotokoll der Massivdraht-Schweiung.
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Abbildung 11.3 SchweilRprotokoll der Stabelektroden-Schweillung.
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Abbildung 11.4 Mikrohartemessungen der WEZ der Wurzel des CB2; Massivdrahtelektrode (3.Probe),
Atzung: mod. LB Il
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Abbildung 11.5 Mikrohadrtemessungen der WEZ der Wurzel des CB2; Fiilldrahtelektrode (4.Probe),
Atzung: mod. LB II.
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Abbildung 11.6 Mikrohadrtemessungen der WEZ der Flanke des CB2; Stabelektrode (2.Probe),
Atzung: mod. LB II.
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Abbildung 11.7 Mikrohartemessungen der WEZ der Flanke des CB2; Massivdrahtelektrode (2.Probe),
Atzung: mod. LB Il).
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Abbildung 11.8 Mikrohartemessungen der WEZ der Decklage des CB2; Stabelektrode (2.Probe),
Atzung: mod. LB II.
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Abbildung 11.9 Mikrohadrtemessungen der WEZ der Decklage des CB2; Fiilldrahtelektrode (4.Probe),
Atzung: mod. LB II.
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Abbildung 11.10 Scheil-Gulliver-Berechnung — Stabelektrode @ 3,2 mm —die chem.
Zusammensetzung der Hauptlegierungselemente (Fe, Ni, Cr) entsprechen jener der 2. Lage, die
restlichen der Zusammensetzung des reinen SchweilRgutes.

g T —
=Liquid
p———
0 i Gamma Phase
. : .
s P e =Laves Phase
5 N
o 1 \
2 MsC
E o B
[ pir
! -
% 014, MzB;
£ =MX
0,01 ™\
0,001
€ec 1000 1.050 1.100 1.150 1.200 1.250 1.300 1350 1.400
¢

Temperature, °C

Abbildung 11.11 Scheil-Gulliver-Berechnung — Stabelektrode @ 2,5 mm —die chem.
Zusammensetzung der Hauptlegierungselemente (Fe, Ni, Cr) entsprechen jener der 1. Lage, die
restlichen der Zusammensetzung des reinen SchweiRgutes.
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Kennzahl ]
voestalpine | WERKSTOFFDATENBLATT | z{e}n
- CVISIONn
GIESSEREI TRAISEN GMB -
N GMBH G-NiCr22Mo9Nb N
DIN 2.4856
Werkstoff Nr Norm:
Intern: AG25
A Analyse
C Si | Mn P S Cr Ni | Mo | Fe Co Al | Nb Ti
% % % % % % Y% % % % Yo % %
0.01 | 005 | 010 200 [ 80 || | 040|305 [ 675
0.03 | 030 | 050 J0.010 [0.010] 2307] ™ [T100 | 40 | 1.0 | 020 [ 360 [ 023
B Mechanische Eigenschaften
Rp0.2% |Rp1% | Rm AS A ak 20°C| ak 0°C Biege- Hirte
N/mm* | Nfmm? | Nfmm? % % J J probe HB
min. | 275 400 20 il I
max.
C Formentleerung Abkithlung bis R p-
D Steiger-und AnguBabtrennen
Durchfiihrungsart Vorwirmung °C Anmerkungen
Pulvertrennschneiden(iiberhcht) keine |
Mechanische Abtrennung X ja | nein
E Wiirmebehandlungsvorschrifit
WB-Art Temperatur Haltedauer | Abkiihlung Bemerkung
Weichglithen e - — I
Normalisieren - - - - ]
Abschrecken 1200-1230°C | Lt. Vorgabe Wasser
Anlassen e - —— —-
Spannungsarmgliihen e s =ss —
F Schweilivorschrift (wird nachgereicht)
SchweiBverfahren
SchweiBanweillung WPS ]
Zusatzwerkstofl _
Vorwirmtemperatur
Zwischenlagentemperatur
Wiirmebehandlungen

WWagyfs0!\sig\STQ! \Quali

hnik\WerkstofJid

\Wsto-Datenbliner\ WDBL_NEUgiliig\Z01-R0.doc

Ausgearb.(Prepared): Name/Abt Kurzz. Uberprift (Review): Na.rnefA_ht.Kurzz. Genehmigt (Approved): Name/Abt. Kurzz.,
DietrichD. .~ -~ STQ-l Speck STQ-1 Fosen STQ
UnmrséhriﬁjiSi;? DatunyDate) Unterschrift: (Sign) - Dmua-.[mmznw Unterschrift: (Sign)  DatumDase)
LA/ o, " - T ug. § === 0y L+
i':"/:_," / _( ! Fd ‘._ . M L, /({/u LT 3

]

7

Abbildung 11.12 Werkstoffdatenblatt des Alloy 625.
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s Rev.: 1
voestalpine Werkstofferprobung S ——
GIESSEREI TRAISEN GMBH o

GX13CrMoCoVNbNB10-1-1 (CB2) Seis 1 vor 1
Werksmarke:
Werkstoff : GX13CrMoCoVNbNB10-1-1
Schrottschliissel: 4001
Wsto Nr.: A099
Norm: -
Wsto Dbl. Nr.:
Durchzufiihrende Untersuchungen ~ I
X Mechanische Werte X  Chemische Analyse X  Hinepriifung
X Metallografische Untersuchung X  Schweiiverfahrenspriifung O
Chemische Analyse Priifgerit: Spektralanalyse ARL
. C | Si|Mn| P S Al | Cr | Ni [Mo[Cu| V | Nb Ti B Co N H
Soltwerte: | o4 | o6 | % | % | % | % | % | % | % | % | % | % | % | % |%| % | %
0,121020]080 0,010] 9.0 10,10\ 1,40 0,18 0,05 0,008 0,900,015
0,1410,30| 1,00 0,015(0,005|0,020{10,01020|1,60|0,10[0,22| 0,07 10,005 0,015|1,10]0,030|0,0005
Richtanalyse
J— 0.1310,270,92|0,014{0,001|0.011(944)|0,14|1,50|0,04]|0,20| 0,058 0,002|0,0110,99| 0,032
Mechanische Eigenschaften Zugprobe @ 12mm Kerb: 1SO-V Hiirte: HB 30/10
g . |IRp02% | Rp1% Rm A5 z Kerb Kerb HB HRe
Sollwerte: | “Nymm: | Nimm® | Nimn % % R B ]
600
450 ot 15 nf. 27
391 727 15,9 51 43 43 46
Istwerte: I S
Gielitemperatur [°C] Steiger-und AnguBabtrennen
Soll: Durchfiihrungsart Vorwirmung [°C] Anmerkungen
Ist: [] Autogenbrennen
Ausschlagtemp. [°C] [ Pulvertrennschneiden
Soll: _ [[] Mechanische Abtrennung
Ist: [] Abschlagen moglich
Wiirmebehandlung
Festigkeitsst. | Wirmebehandlung Temp | Zeit Abkiihl Rate Anmerkungen
Wandst. [mm] Art °c] | W9 | medium | [°CA] E
Glithen
Hiirten
Anlassen
Anmerkungen:
Ausgearbeitet / prepared Uberpriift / checked Genehmigt / approved '
Name: Dept.: Name: Dept.: Name: Dept.: i
Unterschrift / Signature Datum / date | Unterschrift / Signature  Datum / date | Unterschrift / Signature Datum / date

Abbildung 11.13 Werkstoffdatenblatt des CB2.
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