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Kurzfassung

Titel: Simulation der Mikrostrukturentwicklung von VerbindungsschweiRungen warmfester 9% Cr
Stahle zur Abschatzung der mechanischen Eigenschaften am Beispiel CB2.

Inhalt: Vorliegende Arbeit wurde im Rahmen des Projektes KW50+ ,Know How- und
Prozessentwicklung zur Herstellung von Komponenten aus neuen Werkstoffen fir COz-arme
Dampfkraftwerke”, mit der FFG Projekthnummer 831995, verfasst. Das Gesamtprojekt wurde in
Kooperation mit dem voestalpine Konzern abgewickelt. Die Untersuchungen fir die Dissertation
wurden in Zusammenarbeit mit der voestalpine Béhler Welding Austria GmbH und in deren Auftrag
durchgefihrt.

Fir das Dissertationsvorhaben wurden artgleiche Verbindungsschweiflungen mit zwei
Falldrahtvarianten ausgefuhrt und untersucht. Ausgangsbasis war der hochwarmfeste 9% Cr Stahl
CB2. Bei den artgleichen VerbindungsschweilRungen wurde der Nickelgehalt variiert. SchweilRgut 1
enthielt 0,2% Nickel und Schweif3gut 2 enthielt 0,7% Nickel.

Neben der Untersuchung der mechanischen Eigenschaften erfolgten auch umfangreiche
Mikrostrukturuntersuchungen und Simulationen. Unterschiede konnten sowohl in den
mechanischen Eigenschaften als auch bei den Mikrostrukturuntersuchungen festgestellt werden.
Die Unterschiede in der Mikrostruktur wurden tendenziell in den Ausscheidungssimulationen
bestatigt.



Abstract

Title: Simulation of microstructure and modelling of mechanical properties of CB2 flux cored wires
weld metal.

Content: This thesis was carried out within the scope of the project KW50 + "Know-how and
process development for the production of components from new materials for low CO, efficient
steam power plants", with the FFG project number 831995. The entire project was run in co-
operation with the voestalpine Group. The studies for the dissertation were carried out in
cooperation with voestalpine Boéhler Welding Austria GmbH and on their behalf.

For the dissertation project, welding joints with two flux-cored-wire variants were examined.
Starting point was the creep-resistant 9% Cr-steel CB2. The focus was on similar joint welds,
where mainly the Ni content was varied. Welding material 1 contained 0.2% nickel and weld metal
2 contained 0.7% nickel.

In addition to the investigation of the mechanical properties, extensive microstructure investigations
and simulations were carried out. Differences were found both in the mechanical properties and in
the microstructure investigations. The differences in the microstructure were finally confirmed in the
numerical simulations.
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Einleitung

1. Einleitung

Der weltweit steigende Energiebedarf erfordert auch in den nachsten Jahrzehnten Kraftwerke,
welche mit fossilen Brennstoffen betrieben werden. In der Publikation ,World Energy Outlook 2013“
von der International Energy Agency — IEA [1] ist unter anderem beschrieben, wie sich der Ener-
giebedarf und der erwartete CO, Ausstofl in den nachsten 20 Jahren entwickeln wird. Im
Wesentlichen zeigt der obere Graph von Abbildung 1-1 den Bedarf an Primarenergie in Megaton-
nen Olaquivalent und der untere, strichliete Graph die resultierenden CO, Emissionen in
Gigatonnen (rechte y-Achse).

20 000 80 5 Primary energy demand:

Mtoe

= Current Policies
Scenario

15000 60 == New Policies
Scenario

=== 450 Scenario
10 000 e T 40

’___--EE,_ CO, emissions (right axis):

- Seo === Current Policies
5000 ————— S0 Scenario

=== New Policies
Scenario

=== 450 Scenario

1990 2000 2010 2020 2030 2035
Note: Mtoe = Million tonnes of oil equivalent; Gt = gigatonnes.

Abbildung 1-1: Weltweiter Bedarf an Primérenergie und vorhersehbarer Ausstol3 von CO: bis zum Jahr 2035
gemé&l drei verschiedener Szenarien [1] — Seite 57.

Drei Szenarien wurden skizziert. Im ersten Fall (Current Policies Scenario) bleibt alles, auch in den
Gesetzgebungen weltweit, wie es im Jahr 2013 war, ein Anstieg des jahrlichen CO, Ausstol3es bis
zu etwa 45 Gt (Gigatonnen) ware bis 2035 zu erwarten. Der zweite Fall (New Policies Scenario)
wird vorhergesagt, falls sich entscheidende Randparameter wie Gesetzgebung, Technologien und
Energiepreise andern. Hier bliebe der jahrlichen CO, Ausstol knapp unter 40 Gt, fir Details wird
auf den IEA Bericht [1] verwiesen. Im dritten Fall (450 Scenario) wiirde sich der Energiebedarf
etwa ab 2020 stabilisieren. Die Randparameter von Fall zwei und weitere Voraussetzungen wur-
den den CO, Ausstol} bis zum Jahr 2035 auf etwa 20 Gt senken. Diese Voraussetzungen sind,
dass weltweit alle Vereinbarungen, welche 2010 bei der United Nations Climate Change Con-
ference in Mexico unterzeichnet wurden, eingehalten werden. Die Langzeitentwicklung der
Treibhausgase sollte sich hierbei im Jahr 2100 bei maximal 450 ppm stabilisieren und die globale
Klimaerwarmung sollte 2°C nicht Gbersteigen.

Auch Ressourcenknappheit bei fossilen Brennstoffen wird in den nachsten Jahrzehnten zum The-
ma. Hier verdffentlicht der zitierte Bericht der International Energy Agency, dass OI- und
Gasreserven in Zukunft knapp werden. Kohle sollte nach Einschatzung der IEA noch fiir etwa 3000
Jahre verfligbar sein, siehe Abbildung 1-2. Dies gilt bei einem weltweiten Verbrauch auf dem Jah-
resniveau von 2013.

12



Einleitung

Total remaining recoverable resources
Proven reserves

. Cumulative production to date

3 050 years
233 years
178 years
142 years
61 years 54 ‘ears
Coal Natural gas Oil

Notes: All bubbles are expressed as a number of years of production based on estimated production in 2013.
The size of the bubble for total remaining recoverable resources of coal is illustrative and is not proportional
to the others. The figure specifies the status of reserves for coal as of end-2011, and gas and oil as of end-
2012. Sources: BGR (2012); O&GJ (2012); USGS (2000, 2012a and 2012b); IEA estimates and analysis.

Abbildung 1-2. Fossile Energie-Ressourcen — mégliche Nutzung in Jahren [1] — Seite 72.

Die zwei wesentlichsten Punkte im Hinblick auf die Zukunft des weltweiten Energiebedarfs und der
Klimaanderung sind zusammengefasst diese:

e Der Energiebedarf wird auch die nachsten Jahre noch steigen. Wenn auf fossile Energie-
trager zurlickgegriffen werden muss, sollte dies ressourcentechnisch der Rohstoff Kohle
sein.

e Um den Klimawandel hintanzuhalten ist es unumganglich, CO, Ausstol} und Treibhausga-
se zu reduzieren, zumindest deren jahrlicher Anstieg muss unterbunden werden.

Daraus resultiert die politische Diskussion: Wer kann den Entwicklungslandern aus zweiter und
dritter Welt denn verbieten, ineffiziente Kraftwerke ohne Abgasreinigung zu betreiben? Klar ist,
dass alle ,industriell aktiven Lander, egal auf welchem Kontinent, bei Fragen des Klimaschutzes
und der Emissionsminderung an einem Strang ziehen mussen. Dies geschieht offiziell bei den
Klimaschutzkonferenzen, wo auch politische ,Agreements“ unterzeichnet werden. Das Einver-
standnis und das Wissen um die Notwendigkeit von Emissionsminderungen muissen jedoch auf
breiterer Ebene vorhanden sein. Dazu ist ein umfassendes technisches und werkstoffwissenschaft-
liches Know-How auf Ebene der Anlagenbauer- und —betreiber und auf Ebene der produzenden
Industrie kritischer Anlagenteile notwendig.

Eine Moglichkeit zur Reduktion des CO, AusstoRRes bietet die Effizienzsteigerung von thermischen
Kraftwerken. Eine Effizienzsteigerung fuhrt zu einer Reduktion von Schadstoffemissionen, wie Ab-
bildung 1-3 illustriert. Zudem werden weniger Primarenergietrager also Ressourcen verbraucht. Ein
hoherer Wirkungsgrad kann durch eine Erhéhung der Parameter Dampfdruck und Betriebstempe-
ratur erreicht werden. Dies erfordert jedoch den Einsatz von kriechbestandigeren Werkstoffen und
auch Schweiltzusatzen.
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Abbildung 1-3: Reduktion von CO, Emissionen durch Erh6hung des Wirkungsgrades [2]

Der Gusswerkstoff CB2 (GX13CrMoCoVNbNB10-1-1), welcher beispielsweise flir Mitteldruckin-
nengehause von Dampfturbinen eingesetzt wird, erwies sich im Rahmen der europaischen COST-
Projekte [3] als sehr aussichtsreicher und kriechbestandiger Werkstoff fiir Einsatztemperaturen bis
625°C.

Parallel zur Grundwerkstoffentwicklung wurde mit der Entwicklung von artgleichen Schweil3zusat-
zen begonnen [4]. Von der voestalpine Bohler Welding Austria GmbH wurde im Rahmen des FFG
Projektes KW50+ ,Know-How- und Prozessentwicklung zur Herstellung von Komponenten aus
neuen Werkstoffen fiir CO.-arme Dampfkraftwerke”, mit der FFG Projektnummer 831995, ein
schlackefliihrender Fiilldraht zur FertigungsschweiRung von Gussteilen entwickelt und schon in der
Praxis eingesetzt. Die Eigenschaften des Schweiltgutes bei Raumtemperatur entsprechen im We-
sentlichen denen des Grundwerkstoffes. Dass das zu erforschende Schweillgut
schlackefihrendem Fllldraht gefertigt war, ist vor allem der Praxisrelevanz dieses Schwei3zusat-
zes im industriellen Einsatz geschuldet.

aus

Vorliegende Arbeit wurde im Rahmen des Projektes KW50+ verfasst, und das Gesamtprojekt wur-
de in Kooperation mit dem voestalpine Konzern abgewickelt. Die Untersuchungen fiir die
Dissertation wurden in Zusammenarbeit mit der voestalpine Béhler Welding Austria GmbH und in
deren Auftrag durchgefiihrt. Fir das Dissertationsvorhaben mit einer Laufzeit von drei Jahren wur-
den artgleiche Verbindungsschweillungen mit zwei Flldrahtvarianten mit unterschiedlichem
Nickelgehalt angefertigt und untersucht.
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1.1 Aufgabenstellung

Im Rahmen der Dissertation soll die Mikrostruktur des Schwei3gutes aus einer CB2 Verbindungs-
schweiflung erforscht und anschlieBend simuliert werden. Ausgangsbasis ist die chemische
Analyse von zwei Schweillgutvariationen, welche sich im Nickelgehalt unterscheiden. Die dem
Schweillprozess nachfolgende Warmebehandlung hat einen grofRen Einfluss auf die mechani-
schen Eigenschaften, deshalb sollen neben der Verwendung von zwei verschiedenen chemischen
Analysen (Nickelvariation) noch zwei verschiedene Warmebehandlungen durchgefihrt werden.
Daraus entsteht eine abzuarbeitende Versuchs- und Simulationsmatrix.

1.2 Zielsetzung

Anhand der Mikrostruktursimulationen sollen die mechanischen Eigenschaften modelliert bzw.
abgeschatzt werden. Neben der Zugfestigkeit liegt hier der besondere Fokus auf der Zahigkeit.
Hier werden sowohl Kerbschlagzahigkeit als auch Bruchzahigkeit untersucht. Im Hinblick auf die
Eigenschaft Zeitstandfestigkeit werden die Temperaturbelastungen im Betrieb numerisch simuliert,
die Kriechfestigkeit wird anhand von Mikrostruktursimulationen vergleichend abgeschatzt. Die Er-
gebnisse der Dissertation sollen die Entwicklungszeit fir Schweil’zusatze aus der Gruppe der 9%
Chromstahle in Zukunft verklrzen.

Folgende Fragen stellten sich zu Beginn des Dissertationsvorhabens:

1) Inwiefern wird die Mikrostruktur von einer optimierten, chemischen Zusammensetzung' und
von der Warmebehandlung beeinflusst?

2) Wie verandern sich die mechanischen Eigenschaften in Abhangigkeit von optimierter, chemi-
scher Zusammensetzung und Warmebehandlung?

3) Welcher Zusammenhang zwischen Mikrostruktur und mechanischen Eigenschaften ist aus den
Untersuchungen und Simulationen ableitbar?

1.3 Praktische Durchfihrung

Fir das Dissertationsprojekt wurden MAG (Metall Aktiv Gas) Schweillndhte aus CB2 Fiilldraht
gefertigt. Nach den Schweildversuchen erfolgten umfangreiche Untersuchungen der Verbin-
dungsschweillungen. Ausgehend von zwei unterschiedlichen chemischen Analysen und zwei
unterschiedlichen Warmebehandlungen wurden die Geflige untersucht, Harteprofile gemessen
und mechanische Eigenschaften sowohl von der Schweildverbindung als auch vom Schweillgut
ermittelt. Da der besondere Fokus auf der Mikrostruktur lag, wurden die Korngréen von Grund-
werkstoff, Warmeeinflusszone und Schweil3gut bestimmt.

Der Ausscheidungszustand in ausgewahlten Bereichen des Schweillgutes wurde elektronenmikro-
skopisch untersucht. Der Parameter Versetzungsdichte konnte im vorliegenden Fall nur
vergleichend Uber Réntgenmethoden und nicht absolut bestimmt werden.

! Die optimierte, chemische Zusammensetzung bezieht sich auf den Nickelgehalt.
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Einleitung

Eine eingehende Literaturstudie soll zu brauchbaren Ansatzen fir die Modellierung von Festigkeit
und Zahigkeit als Funktion der Mikrostruktur fihren. Mit der Literaturarbeit zu Beginn des Projektes
wurden die generellen und neueren Erkenntnisse auf dem Gebiet der 9-12% Chromstahle Uber-
blicksmaRig aufbereitet. Auch im Bereich Modellierung der mechanischen Eigenschaften, gibt es
eine Reihe von Veroffentlichungen welche teilweise in vorliegende Arbeit eingeflossen sind.

In weiterer Folge wurde die Mikrostruktur mittels der Software MatCalc [5] simuliert. Vor allem die
Ausscheidungen und die Entwicklung des Ausscheidungszustandes charakterisieren die mechani-
schen Eigenschaften der kriechbestandigen Stahle. Die erzielten Simulationsergebnisse wurden
mit den experimentellen Befunden verglichen. Weil Ausscheidungen in dieser Stahlgruppe die Fes-
tigkeit wesentlich mitbestimmen, wurden Zugfestigkeit und Kriechfestigkeit Uber die
Ausscheidungssimulationen abgeschatzt.

Auch in Bezug auf die Zahigkeit spielen Ausscheidungen eine Rolle, da sowohl Versetzungsbewe-
gungen als auch Grenzflachenenergien vom Ausscheidungsverhalten beeinflusst werden. Die
Grenzflachenenergien und Versetzungen bzw. Versetzungsbewegungen sind die wesentlichsten
Einflussparameter auf die Zahigkeit eines Materials.
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2. Literatur

2.1 Hochwarmfeste Werkstoffe

Bei hohen Temperaturen, groRen zu erreichenden Zeitstandfestigkeiten und hoher geforderter
Oxidationsbestandigkeit werden vor allem austenitische Stahle und Nickelbasislegierungen einge-
setzt. Trotz geringerer Hochtemperaturbestandigkeit spielen ferritisch/martensitische Stahle im
Bereich der kriechfesten Stahle eine grof3e Rolle. Einerseits haben diese ferritisch/martensitischen
Stahle verglichen mit austenitischen Stahlen und Nickelbasislegierungen eine hohe thermische
Leitfahigkeit bei einem geringen Warmeausdehnungskoeffizienten, andererseits ist der Preis von
ferritisch/martensitischen Werkstoffen viel geringer [6,7]

2.1.1 Ubersicht

Schlacher unterscheidet in seiner Dissertation [7] drei Legierungskonzepte, die sich vor allem im
Chrom (Cr) Gehalt (in Gewichtsprozent) unterscheiden:

1. 2,25% Cr Stahle,
2. 9% Cr Stahle und
3. 12% Cr Stahle.

Die Ubersicht in Abbildung 2-1 zeigt die Entwicklung der ferritisch/martensitischen Werkstoffe. Die
Arbeit von Schlacher konzentrierte sich auf den im Diagramm hellgrau markierten Werkstoff, ge-
nannt MARBN-Stahl (MARtensitic steel strengthened with Boron and Nitrogen).

35 MPa 60 MPa 100 MPa 130 MPa 150 MPa
| | , | (Entwicklungsphase)
I 1
] :1 o 2,4Cr-1MoVTi N 9Cr-1.5Mo1CoVNbBN "
1 (T24) : CB2 L 9Cr-WCoVNbBN
1 : T s T #Co i) MARN

2,25Cr-1Mo +v LW Nk 1 i 1 W

T/P22) i o N N

( | o N 2,25Cr-1.6WVNb i’ o 9Cr-1Mo-1WVNb -C E | ) 9Cr-WCoVNbBN
" (T23) L (E911) e N MARBN*)
1 T ' : T | ( :
v : 1+W [ I

9Cr-1Mo |, +Nb | 9Cr-IMoVNb | oPUmiert | ocr1MoVNb | | | mo,| 9Cr-0,5Mo-1,8WVNb | i *W | 9Cr-WCoVNbB

(T9) 1 (F9) 1 (T/P91) 1 (T/P92) 1 MARB
1 1 1 1
I 1 | 1+ Co
1 w1 1+w 1+ W
| +Md +Nb | I +Cu 1-M

12¢r _1#V | 12C1MoV | . ¢ 1| 12Cr-1Mo-1WVNb | | I - Mg| 12€r-0,4Mo-2WCuVNb | 1-Cu_ | 12Cr-WCoVNb

(410 i (X20) 1 (HCM12) i (HCM12A) i SAVE12
| 1 I I
1 1! 1 1
: : | -Mo +Co +W +V +Nb +N +8 : 11Cr-0,25Mo :
e +  1,5C01,5WVNbBN |
1 (VM12-SHC) |
I I

Zeitstandfestigkeit von 10° Stunden bei 600 °C

Abbildung 2-1: Ubersicht iiber die Entwicklung der ferritisch/bainitisch/martensitischen Werkstoffe in Bezug auf die
Zeitstandfestigkeit Darstellung in Anlehnung an [7], in vorliegender Arbeit untersuchter Stahl: CB2 (blau markiert) *)
von Schlacher untersuchter Stahl: MARBN (grau markiert).
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Die 2,25% Cr Werkstoffe besitzen eine bainitische Mikrostruktur und werden in einem Temperatur-
bereich bis max. 550 °C eingesetzt, in vorliegender Arbeit wird nicht weiter auf diese Stahlgruppe
eingegangen, ebenso werden hier die 12% Cr Stahle nicht im Detail betrachtet. Die vorliegende
Arbeit legt den Fokus auf den Bor legierten 9% Cr Stahl CB2, in Abbildung 2-1 blau markiert.

2.1.2 Entwicklung der 9-12% Cr Stdhle

Die Gruppe der 9-12% Cr Stahle wurde vor allem im Rahmen der europaischen COST Programme
(Abkurzung fir Coopération européenne dans le domaine de la recherche scientifique et techni-
que; zu Deutsch: Europdische Zusammenarbeit auf dem Gebiet der Wissenschaft und
Technologie) weiterentwickelt. Wahrend der letzten 30 Jahre wurde diese Stahlgruppe auch am
Institut fur Werkstoffkunde und Schweiltechnik (IWS)? intensiv erforscht und dokumentiert [8]. Die-
se Stahle vereinen hohe Kriechfestigkeit und Oxidationsbestandigkeit mit verhaltnismaRig
niedrigen Preisen und werden seit den 1960er Jahren im Kraftwerksbau eingesetzt [9].

Im Programm COST 501 [10,11] wurden urspringlich finf Gruppen von 9-12% CrMoVNb Stahlen
untersucht:

1) Stahlgruppe A mit Stickstoffgehalten bis zu 0,22 Gew.%.

2) Stahlgruppe B mit Borgehalten bis zu 100 ppm.

3) Stahlgruppe D mit Wolframgehalten bis zu 2 Gew.%.

4) Stahlgruppe E mit Wolfram bis zu 0,5-1 Gew.% und Molybdan bis 1 Gew.%.
5) Stahlgruppe F mit Molybdangehalten von 1,1-1,9 Gew.%.

Die Entwicklungen fiihrten zu Grol3schmelzen von Legierungen der Gruppen B (9,3Cr 1,5Mo 0,1Ni
0,27V 0,06Nb 0,01B 0,18C), E (10Cr 1Mo 1W 0,7Ni 0,2V 0,06Nb 0,12C 0,05N) und F (10Cr 1,5Mo
0,6Ni 0,2V 0,06Nb 0,12C 0,05N) mit Chargengewichten bis 45 Tonnen [12].

Im Rahmen der Programme COST 501 bis COST 536 [3] wurden in zwei Phasen elf verschiedene
Testschmelzen von 9-12% Chromstahlen mit variierenden Chrom-, Kobalt-, Mangan-, Wolfram-,
Molybdan-, Niob-, und Boranteilen gegossen, untersucht und vor allem in Bezug auf die Kriechei-
genschaften verglichen.

In der mit Bor legierten Stahlgruppe B zeigte sich die Schmelze CB2 dabei als vielversprechendste
Zusammensetzung. Der Buchstabe C steht dabei fiir cast und bezieht sich auf den Gusswerkstoff.
Diese Legierung verzichtet ganzlich auf Wolfram und hat einen Kobaltanteil von etwa einem Gew%
[13].

Tabelle 2-1 zeigt eine Auflistung von chemischen Zusammensetzungen von Gusswerkstoffen der
Bor-legierten COST-Stahle. Diese Zusammenstellung stammt aus der Dissertation Sonderegger
[14], in welcher der Werkstoff CB8 genau analysiert wurde. Die Charakterisierung von Ausschei-
dungen vor und nach einer Warmebehandlung war Ziel von Sonderegger‘s Untersuchungen.

Zahlreiche andere Dissertationen am Institut haben sich mit den hochwarmfesten COST Stahlen
beschaftigt, so zum Beispiel die Dissertation Schaffernak [15] in welcher die 9-12% Cr Stahle mit-
tels thermodynamischer Modellrechnung charakterisiert werden und die Dissertation Hofer [16], in
welcher umfangreiche mikrostrukturelle Analysen am Beispiel des E911 durchgefihrt wurden.

2 Umbenennung 2017 in Institut fiir Werkstoffkunde, Fligetechnik und Umformtechnik (IMAT).
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Tabelle 2-1: Gussvarianten des COST 522 Programms, Angaben in wt% [15]. Hervorgehoben sind die im Projekt
untersuchte Gussvariante CB2 und die Gussvariante CB8, die in der Dissertation Sonderegger analysiert wurde.

C Mn Cr Ni Mo \Y Nb Co W B N Si P S Al Ti
CB2| 0,12| 0,88 9,2 0,17| 1,49| 0,21 0,06| 0,98 - 0,011f 0,02 0,2 | 0,012 0,005 0,009| 0,002
CB5| 0,129 021| 10,15 0,15| 1,45 0,2 | 0,059 2,98 - 0,011f 0,032| 0,3 | 0,009 0,007| 0,025/ 0,001
CB6| 0,13 02| 10,89 0,15 1,44 0,2 | 0,061 2,95 - 0,011f 0,023 0,25| 0,008/ 0,007| 0,024 0,001
CB8| 0,17 02| 10,86 0,5 1,42| 021| 0,061 294 - 0,011f 0,024 0,27 | 0,009| 0,006 0,026/ 0,001
CB9| 0,17 0,2 109 0116 1,47 0,2 0,06| 591 - 0,011f 0,021 0,27| 0,009| 0,007| 0,029 0,001
CB10[ 0,13 025| 10,24| 0,16| 0,91 0,22| 0,058 3,14| 041 0,008 0,023 0,24| 0,012 0,006/ 0,018 0,003
cB11| 0,17 0,17| 10,71 0,2 084| 0,22| 0,054 285| 038| 0,012 0,031 0,11| 0,012 0,005 0,017 0,003

In den Dissertationen von Weinert [17] und von Dimmler [18] wird die Kriech- bzw. Zeitstandfestig-
keit von hochwarmfesten Stahlen modelliert und charakterisiert, in der Dissertation von Rajek [19]
wird die Ausscheidungskinetik eines CB8 simuliert. Die Mikrostrukturentwicklung in der Warmeein-
flusszone von Wolfram- und Bor-haltigen 9% Cr Stdhlen wird in der Dissertation Mayr [20]
aufgezeigt, und in der Dissertation Letofsky [13] wird das Verhalten von SchweilRverbindungen
dieser Kraftwerkstahle untersucht. Diese Aufzahlung von Dissertationen ist nicht vollstandig, son-
dern nur beispielhaft; zusatzlich sind noch zahlreiche Diplomarbeiten zu diesem Themenkreis am
Institut ausgearbeitet worden.

2.2 Gefluge von 9-12% Cr Stahlen

Das Geflige der Stahlgruppe der hochwarmfesten 9-12% Cr Stahle ist vollmartensitisch, besteht
also nach der ublichen Warmebehandlung vollstdndig aus hoch angelassenem Martensit. Die Um-
wandlung des Gefiiges, die daraus resultierenden Korngréfien und entstehende Ausscheidungen
sind bei Werkstoffen auf Eisenbasis entscheidend flir samtliche physikalische und mechanische
Eigenschaften. Das entstehende Geflige hdngt zum einen vom Produktionsprozess (Abkuhlge-
schwindigkeit) und zum anderen von den Legierungselementen ab. Da die Legierungstypen der
betrachteten Stahigruppe sehr umwandlungstrage sind, wandeln sie schon bei freier Luftabkihlung
oder gar Ofenabkiihlung in Martensit um [16].

Eine Mdglichkeit, das Gefiige anhand der chemischen Zusammensetzung abzuschatzen, sind
Gefligediagramme, bei welchen das Nickel-Aquivalent (Austenitbildner) und das Chrom-Aquivalent
(Ferritbildner) gegeneinander aufgetragen werden. Bei einem Diagramm nach Schaffler [21] kann
man die jeweils auftretenden Gefligeanteile an Martensit, Austenit und Ferrit ablesen.

Anhand ihrer Zusammensetzung lassen sich Stahle und Schweil3glter als Punkte im Diagramm
einzeichnen, danach ist feststellbar, welches Geflige in den Werkstoffen zu erwarten ist. Weiters
kénnen auch zu erwartende Probleme, wie Heil’risse, Kaltrisse, Kornwachstum und Sigma-
Versprodung nach Bystram [22] abgeschatzt werden, dies ist in Abbildung 2-2 dargestellt.

Die Grenzlinien nach Bystram lassen in der Mitte einen kleinen s-férmigen Bereich frei, in welchem
das Schweil3gut unempfindlich ist. Jedoch sind diese Grenzlinien nur als ungefahrer Hinweis zu
verstehen, bei Zulegierung anderer Elemente verschieben sich diese Grenzen.
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Abbildung 2-2: Geftigediagramm nach Schéffler, zusétzlich Grenzlinien fiir die Geféhrdung des Schweil3gutes
durch Kornwachstum (Gebiet 1), Kaltrissanfélligkeit (Gebiet 2), o-Versprédung bei Warmebehandlung (Gebiet 3)
und Heilrissanfélligkeit (Gebiet 4) [23].

Fur stickstoffhaltige Stahle [24] wurde das Schaffler Diagramm modifiziert und um N erweitert. Flr
hoéhere Chrom und Nickelgehalte im Bereich der austenitischen Stahle waren die Ferritangaben
aus dem Schéaffler Diagramm zu wenig genau, hier wurde von De-Long [25] ein eigenes Diagramm
mit Ferritnummern geschaffen.

Ein in der Schweildtechnik hdufig angewendetes und sehr bekanntes Modell ist das von Schneider
[26] modifizierte Schaffler-Schneider Diagramm. Gefligediagramme werden vor allem auch in der
Schweildtechnik als schnelle Methode fiir eine erste Vorhersage der Gefligematrix verwendet. Die
Bildung von &-Ferrit, welcher sich in den Werkstoffen sehr nachteilig verhalt (Zeitstandfestigkeit
und Zahigkeit), kann ebenfalls mit Hilfe von solchen Diagrammen abgeschéatzt werden.

In einer Veroffentlichung von Onoro [27] findet sich der Vergleich zwischen einem E911 Grund-
werkstoff und 16 verschiedenen, artgleichen Schweilizusadtzen mit Chromanteilen von 8,4 bis
12,1%. Von jedem Werkstoff wurden Chrom und Nickel Aquivalente mit verschiedenen Formeln
(siehe Tabelle 2-2) errechnet und daraus die Ferritanteile abgeschatzt. Mittels Metallografie wurde
O-Ferrit in allen Werkstoffen gemessen. Durch die hohe Warmeeinbringung wahrend des
Schweillprozesses bis zur Schmelze ist die Wahrscheinlichkeit fur die Ausbildung von &-Ferrit im
Bereich der Fusionsgrenzen recht hoch. Bis zu einem Chromanteil von 9% oder einem Chrom-
aquivalent nach Schneider von 13,5 wurde in der Verdffentlichung kein bzw. kaum &-Ferrit
nachgewiesen. Bei dariber liegenden Werten wurden mit steigendem Chromgehalt auch steigen-
de &-Ferrit Werte registriert, bei etwa 12% Cr waren dies bis zu 10% Ferritgehalt [27]. Tabelle 2-2
zeigt verschiedene, empirische Formeln zur Ermittlung von Chrom- und Nickelaquivalenten.

Die letzte Zeile aus Tabelle 2-2 stammt aus einer Verdffentlichung von Ryu [28] wo ebenfalls ver-
schiedene Formeln fir Chrom- und Nickelaquivalente fiir insgesamt 29 verschiedene
Legierungsvarianten angewendet und verglichen werden.
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Tabelle 2-2: Modelle zur Gefiige- und 6-Ferritabschétzung von Chromstéhlen; Bestimmung des Cr Aquivalents
durch Addition der Ferritbildner; das Ni Aquivalent errechnet sich aus Austenitbildnern.

Benennung Formeln Chrom- und Nickeladquivalente [%)] Literatur

Creq=Cr+1,5Si+Mo+0,5Nb+2Ti

Schaff 29] in [21
chattier Nigg=Ni+0,5Mn+30C [29]in [21]
. Creq=Cr+1,5Si+Mo+5V+0,5Nb+0,75W
Schaffler mod. Ofioro 27
Nieq=Ni+0,5Mn+30C+30N+0,3Cu+Co [27]
DeLong Creq=C.|’+1,5Si+MO+O,5Nb [30] in [25]
Nieg=Ni+0,5Mn+30C+30N
Sehmeider Craq=Cre2Si+1,5M0+5V+1,75Nb+0,75W (26 in [27]
Nieq=Ni+0,5Mn+30C+25N+0,3Cu
Newhouse Cl‘?q=Cr+68i+4.MO+1 1V+5Nb+1,5W [31]in [27]
Nieg=2Mn+4Ni+40C+30N+2C+Cu
Kaltenhauser Creq=C.)r+6S|+4MoI+8T|+2AI+4Nb [32] in [27]
Nigg=2Mn+4Ni+40(N+C)
Coudreuse Creq=CI.“+GSi+.4MO+1 ,S5SW+11V+5Nb+12AI+8Ti [33]in [13]
Nieg=4Ni+2Mn+2Co+Cu+40C+30N
Creq=Cr+0,8Si+2Mo+1W+4V+2Nb+1,7Al+60B+2Ti+Ta 28
Ryu (28]

Nieg=2Ni+0,4Mn+0,6Co+0,6Cu+20C+20N

In einer Veroéffentlichung zu Schweilgutern aus 9-12% Cr Stahlen fasst Ofioro zusammen [34],

1. dass eine Reduktion der ferritbildenden Elemente ein voll martensitisches Geflige, ohne &-
Ferrit, begunstigt,

2. dass die Substitution von W durch Mo ebenfalls die Bildung von &-Ferrit unterbindet und

3. dass Co als Austenitbildner empfohlen wird. Kobalt verbessert die Kriechfestigkeit und die
Zahigkeit.

In der Dissertation von Letofsky [13] wird die Formel von Coudreuse [33] zur Berechnung des Creq
(Chromaquivalents) verwendet. Hier konnte &-Ferrit im Schweildgut bereits bei einem relativ niedri-
gen Crgq von 6,5 festgestellt werden. Allerdings werden in der Formel von Coudreuse fir jedes
Element vergleichsweise hohe Multiplikatoren verwendet, deshalb ergeben sich schon bei gerin-
gen Legierungsvariationen groflde Unterschiede im Chromaquivalent.

Die Bildung von &-Ferrit in Abhangigkeit von Wolfram wird in Letofsky‘s Arbeit diskutiert, es wird
festgestellt, dass der Wolframanteil im Schweif3gut mehr Einfluss auf die d-Ferritbildung hat als im
Grundwerkstoff. Ab etwa 2% Wolfram steigt der Anteil von &-Ferrit im Schweil’gut stark an (von
unter 10% bis auf 45% bei 2,5 wt% W), auch beim Grundwerkstoff kommt es zu einem Anstieg,
hier ist der d-Ferrit-Anteil bei etwa 20% bei 2,5% W [35].

Nach Ryu [28] werden die Creq Werte (errechnet aus Chroméquivalent abzlglich Nickelaquivalent)
mit den gemessenen &-Ferrit Anteilen korreliert. Ergebnis einer konservativen Abschatzung ist,
dass bei einem Cre,<10, mit der Formel von Ryu, kein d-Ferrit zu erwarten ist. Diese Formel ist auf
9-12% Chromstahle abgestimmt und beinhaltet insbesondere auch Bor und Tantal als Ferritbildner.
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Far die 6-Ferrit Abschéatzung fur ein Creq>10 werden in der Veroffentlichung folgende Formeln aus
Regressionsanalysen angeboten:

O-Ferrit=340,43-71,75%Creq-3,77*(Creq) 2 fiir Creqzw. 10 u. 12 Formel 1
O-Ferrit=-146,32+13,94*Creq fiir Creg > 12 Formel 2

Die Genauigkeit dieser Formel liegt in der Veréffentlichung von Ryu bei +8%.

2.2.1 Umwandlungsverhalten

Das Eisen-Kohlenstoffdiagramm gibt die bei den jeweiligen Temperaturen miteinander im Gleich-
gewicht stehenden Gefligebestandteile an. Durch Zulegieren von weiteren Elementen verandert
sich das Gleichgewichts-Phasendiagramm nicht wesentlich, es kommen nur einige Ausschei-
dungsphasen hinzu.

In Abbildung 2-3 ist das Gleichgewichtsphasendiagramm des Grundwerkstoffes CB8, aus der Dis-
sertation Sonderegger [14] und aus der Dissertation Rajek [19] dargestellt. Eine Vielzahl von
Ausscheidungsphasen konnen Uber das Programm MatCalc errechnet werden, die chemische
Zusammensetzung des CB8 ist in Tabelle 2-1 auf Seite 19 aufgelistet.
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q |
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i A i 2. Liquid,
1400 - - aus,
1 ‘ 3. Liquid, 8,y
] s s e——————— |4 Liquid, 5,7, BN
1200 8 3 7 5. §,y,BN
] ! 9 6. v, BN, MX
|
7 1 : 7. v, BN, MX, AIN
E_) _ 11 YS b &l
R % 8. 8,7, BN, AIN
j 9. v, AIN, M;B,, MX, BN

10. Y, M}Bz, MX, AIN

11. y, MX, AIN, BN, M;B,

12. Y, M23C6, MX, M}Bz, AIN

13. Y, M23C6, VN, M3B2, AIN, NbC
14. v, a, MX, M3B,, AIN

15. Y, Q, M23C6, VN, M3B2, AlN, NbC
16. Qa, M23C6, NbC, M3B2, AlN, VN

L B B B L B B B B B LB R
o 0 005 01 0715 02 025 03 035 0417 o, M,;Cs, Laves, NbC, M;B,, AIN, VN
- Xc[%] 18. o, Laves, My;Cs, MX, M;B,, AIN

Abbildung 2-3: Gleichgewichtsphasendiagramm CBS8, berechnet mit MatCalc (Datenbank: Fe-data), Kohlenstoff-
gehalt von 0 bis 0,4 %, Markierungslinie bei C Gehalt des CB8 [14,19].

Das Umwandlungsverhalten in Abhangigkeit von Aufheiz- und AbklUhlgeschwindigkeiten kann je-
doch nicht aus Gleichgewichtsphasendiagrammen abgelesen werden, hierzu sind ZTU (Zeit-
Temperatur-Umwandlungs-) Diagramme nétig, die mithilfe von Dilatometerversuchen ermittelt
werden. ZTU Diagramme kdnnen als kontinuierliche oder als isotherme Schaubilder ausgefihrt
werden.
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In der Aufheizphase erfolgt zunachst die a-y-Umwandlung am A4 Punkt (Arrét-chauffage = Halte-
punkt bei Aufheizen). Bei legierten Stahlen spaltet sich dieser Punkt auf und wird mit Acs und Ags
bezeichnet, bei hochlegierten Stahlen findet man auch die Bezeichnungen A., (Beginn) und Acqe
(Ende).

Nach Erreichen der Austenitisierungstemperatur werden beim Abkuhlen die Martensitstarttempera-
tur (M) und die Temperatur bei vollstandiger Martensitbildung M (fin) bestimmt [36].

Die Abkuhlgeschwindigkeit hat bei niedriglegierten Stahlen einen sehr groflen Einfluss auf das
entstehende Geflige. Je nach Abkiihlrate entstehen in C-Stahlen Ferrit (F) und die Zwischenstu-
fengeflige Perlit (P) und Bainit (B). Soll ein sehr homogenes Geflige entstehen, das beispielsweise
nur aus Perlit oder Bainit besteht, ist ein isothermer Abkiihlvorgang notwendig. Das heildt, dass
eine moglichst rasche Abkuhlung auf die gewilinschte Gefiigestufe mit gleichmaRigem Halten bis
zur vollstandigen Umwandlung erforderlich ist. In Abbildung 2-4 ist der Zusammenhang zwischen
dem Eisen-Kohlenstoffdiagramm (links) und dem isothermen ZTU Schaubild (rechts) dargestellt.
Das Umwandlungsgeschehen stimmt nur in den Ay und A Punkten Uberein, bei Unterkiihlung
entstehen ,Nicht-Gleichgewichtsgefiige* (Perlit, Bainit und Martensit) welche im Eisen-
Kohlenstoffdiagramm nicht vorkommen. Die Linien im isothermen ZTU zeigen einen typischen C-
formigen Verlauf, die sogenannte ,Nase®.

Bei grofier Unterkiihlung ist die Beweglichkeit der Kohlenstoffatome stark behindert was zu einer
langen Anlaufzeit (Inkubationszeit) fiihrt, wahrend eine groRe Unterklihlung selber zu einer gerin-
gen Inkubationszeit flihren wirde. Diese beiden gegensatzlichen Einflisse wahrend der
Unterkihlung fihren zur Auspragung der ,Nase®. [37]

> 7 — Perlit

1 — Bainit
\_ B K

Kohlenstoffgehalt ——m Zeitt —

Temperatur T ——»

Abbildung 2-4: Zusammenhang zwischen Eisen-Kohlenstoffdiagramm und isothermen ZTU Diagramm [37].

Bei Schweilgitern werden anstatt der ZTU Diagramme (Schweif3-) SZTU Diagramme angefertigt,
weil beim Schweil3prozess andere Temperaturverlaufe beriicksichtigt werden missen.

Die erste Spitzentemperatur bei Mehrlagenschwei3ungen betragt um die 1300°C, im Gegensatz
zu einer Austenitisierungstemperatur von etwa 1100°C. AuRerdem sind Aufheiz- und Abkulhlraten
meist wesentlich hoher als bei der eigentlichen Stahlproduktion. Da beim Schweil3en die Austeniti-
sierungsdauer bei wenigen Sekunden anstatt einiger Stunden liegt, ist auch die Homogenitat, das
heildt die gleichmalige Verteilung der Legierungselemente verringert [13].
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Abbildung 2-5 (links) zeigt ein SZTU Diagramm eines Schweiflgutes aus der Gruppe der 9% Cr
Stahle, aus der Dissertation Letofsky [13].
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Abbildung 2-5: (li.) SchweiB-ZTU Diagramm des Stahlgusses CB2A bei tgs Zeiten von 5 bis 160 s; (re.) Mikrogefiige
des SchweilRgutes (Atzung: LBIll) im Zustand ,as welded* nach zwei unterschiedlichen tg;s Zeiten [13].

Die Spitzentemperatur liegt hier bei 1300°C mit Ausnahme der Probe mit einer tg;s Zeit von 5s, hier
wurde die Dilatometer Probe nur bis 1200°C erwarmt. In der Abbildung rechts sind Gefligebilder
der Dilatometer Proben nach zwei unterschiedlichen tg;5 Zeiten [13] im ,as welded” Zustand aus der
Schweilgutdecklage dargestellt. Die lichtmikroskopische Betrachtung zeigt eine martensitische
Gefligestruktur. Mit hoherer Warmeeinbringung und damit zunehmender tg;5 Zeit kommt es zu einer
Vergréberung der Kornstruktur. Das wird auch durch die abnehmende Harte von 468 bis 413HV10
bei einer tg;5 Zeit von 160s widergespiegelt. Die héhere Warmeeinbringung fihrt auch zu &-Ferrit
Bildung an den Korngrenzen.

2.2.2 Mikrostrukturmodellierung

Die Abschatzung von Geflige und von o-Ferritanteilen Gber Bestimmung von Chrom- und Nickel-
aquivalenten ist bereits ein erster, empirischer Schritt in Richtung Mikrostrukturmodellierung.

Umwandlungstemperaturen sind experimentell tGber Dilatometerversuche zu bestimmen, jedoch
gibt es auch hier eine Reihe von empirischen Abschatzungsformeln, welche in der Vergangenheit
breite Anwendung fanden. Im Bereich der a-y (Ferrit — Austenit) Umwandlung also zur Bestim-

mung der Ag1 und Agz Temperaturen kann auf physikalische Zusammenhange, zuriickgegriffen
werden.

Die Anwendung von thermodynamischen Gleichgewichtsrechnungen stellt die Modellierung auf

physikalischen Boden und kann auch fiir erste Abschatzungen von Umwandlungstemperaturen
verwendet werden.

Jedoch kann hier nur zwischen kfz (kubisch flachenzentrierten = austenitischen) und krz (kubisch
raumzentrierten = ferritischen) Gefligeanteilen unterschieden werden. Das heil3t es gibt prinzipiell
keine Unterscheidung zwischen &-Ferrit, a-Ferrit, Martensit und Zwischenstufengefiige wie Bainit.
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Auch fur diffusionslose Umwandlung, die bei der Bildung von Martensit oder Zwischenstufengeflige
(Bainitgeflige) stattfindet, gibt es Modelle zur Ermittlung des Phasenanteils. Hier ist allen voran das
Modell von Koistinen-Marburger [38] zu nennen. Dieses geht von einem linearen Verhaltnis zwi-
schen Martensitanteil und Unterkihlung aus [39].

f= fmax[l _ e(—n(Ms—T))] Formel 3

Der gebildete Martensitanteil f berechnet sich aus dem maximal moéglichen Anteil finax, der Konstan-
ten n und der Temperaturdifferenz von Martensitstarttemperatur Ms und vorliegender Temperatur T.
Die Konstante n stellt in diesem Zusammenhang die Umwandlungsrate dar und ist von der chemi-
schen Zusammensetzung, insbesondere vom Kohlenstoffgehalt abhangig, jedoch von der
Temperatur unabhangig. Meist wird n mit dem Wert von 0,011 gewahlt [40].

Martensitumwandlung und Martensitstarttemperatur werden auch von der Austenitkorngrofie be-
einflusst [41]. Die Autoren dieser Verdffentlichung, Yang und Bhadeshia, entwickelten ein Modell in
welchem sie die Martensitstarttemperatur als Funktion der AustenitkorngréRe abschatzen. Basis
dafiir war das Model der geometrischen Verteilung von Fischer et. al. [42]. Ein Austenitkorn bzw.
das Volumen eines Austenitkorns V, ist untereilt in eine Anzahl von Martensitlatten pro Volumen-
einheit Ny, fist der gebildete Martensitanteil und m ist hier ein Formfaktor fir Martensitlatten (0,05
in [43])

1 [ _na=p
Ny=—le m —1] Formel 4

Rz
Ny kann auch mithilfe einer abgewandelten Koistinen-Marburger Gleichung dargestellt werden, die

Parameter sind bei Formel 3 erklart. Anstatt einer Konstanten n werden hier zwei Fitparameter, a
und b verwendet.

Ny = a[e(b(MS_T)) —1] Formel 5

Werden die Formeln 4 und 5 zusammengefiigt und nach der Martensitstarttemperatur M, aufgelost
kommen Yang und Bhadeshia [41] zu folgender Gleichung:
1 1 _Ina-f)
MS—Tzzln{—[e m —1]+1} Formel 6

avy

Es wird angenommen, dass der Martensit-Volumenanteil zu Beginn der Umwandlung proportional
zum Volumen der AustenitkorngréRe ist. Vereinfacht gesagt fihrt ein groReres Austenitkorn zu
einer hdheren Martensitstarttemperatur.

Zur Bestimmung der Martensitstarttemperatur kann man sich auch empirischer Formeln bedienen,
diese sind meist auf einzelne Legierungsgruppen spezialisiert. Eine bewahrte Formel auf Basis der
niedrig legierten Stahle stammt von Steven und Haynes [44]:

Me=561°C-474C-(17Cr+33Mn+17Ni+21Mo) Formel 7

Diese Formel wurde von Schirra und Finke [36] an die Gruppe der 8-14% Cr Stahle angepasst:

M;=635°C-474[C+0,86(N-0,15(Nb+7r))-0,66(Ta+Hl)]-[17Cr+33Mn+21Mo+17Ni+39V+11W]
Formel 8
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Die jeweiligen Legierungselemente sind in Massenprozent einzusetzen. An den Multiplikationsfak-
toren kann man groRe Unterschiede des Einflusses der Legierungselemente auf die
Martensitstarttemperatur erkennen.

Eine weitere, passende Formel, die auch Kobalt enthalt, wurde aus der Dissertation von Aghajani
[45] entnommen:

s=550°C-450C-33Mn-20Cr-17Nj-10W-20V-10Cu-11Nb-11Si+15Co Formel 9

Der Kohlenstoffanteil beeinflusst die Martensitstarttemperatur am meisten. Die Tendenz, dass die
Martensitstarttemperatur mit sinkendem Kohlenstoffgehalt héher wird, wurde auch durch eigene
Dilatometerversuche bestatigt, siehe Kapitel 4.2. Die Kohlenstoffatome sorgen nach Bain [46] nicht
nur fUr eine Gitterverzerrung, sondern ziehen die Martensitstarttemperatur nach unten, da sie den
zur Martensitbildung notwendigen Stauchvorgang behindern. Das Gitter wird noch starker verzerrt
und die notwendigen Umwandlungsenergien erschweren die Martensitbildung [47].

Auf der Suche nach einer Begrindung fur das positive Vorzeichen mit welchem Kobalt in die Be-
rechnung der Martensitstarttemperatur von Aghajani [45] eingeht, obwohl es doch ein Austenit-
Stabilisator ist, waren interessante Hinweise in der Literatur zur Martensit-Phasenumwandlung bei
Formgedachtnislegierungen [48] zu finden. Der Formgedachtniseffekt basiert auf einer martensiti-
schen Phasenumwandlung [49] daher wurde der Einfluss von Legierungselementen in Bezug auf
die Umwandlungstemperaturen intensiv erforscht. Genaueres lber die Mechanismen ist jedoch bis
heute nicht bekannt [50]. Der naheren Betrachtung wert, scheint der phanomenologische Zusam-
menhang, dass die Martensit-Umwandlungstemperaturen stark von der Valenzelektronenanzahl
und der Valenzelektronenkonzentration abhangen [51,52]. Wobei das nicht erklart, warum die Mar-
tensitstarttemperatur mit Zugabe von Kobalt ansteigt, dieser Zusammenhang beruht einzig auf
Beobachtung und Experimenten [45,48].

2.2.3 Thermodynamisches Gleichgewicht

Bei 9-12% Cr Stahlen sind es vor allem die Ausscheidungsphasen, welche zu einer hohe Kriech-
festigkeit fiihren [53]. In Abbildung 2-3 auf Seite 22 ist das Gleichgewichtsphasendiagramm eines
CB8 Werkstoffes dargestellt. Die Phasenanteile werden aus der freien Gibbs Energie und Enthal-
pie bezogen auf die Temperatur errechnet. Hintergrund dazu sind CALPHAD (CALculation of
PHAse Diagrams) [54] basierte Datenbanken und eine Software flr die Minimierung der Gibbs
Energien [55]. Fir diese Anwendungen sind einige Software-Programme kommerziell und einige
als Freeware erhaltlich, beispielsweise ThermoCalc, FACT, ChemSage, PANDAT, JMatPro oder
MatCalc [5], welches vor allem auf das gleichzeitige Verarbeiten von Multiphasen und Multikompo-
nentensysteme spezialisiert ist.

2.2.4 Unterkuhlen einer Schmelze - Erstarrungsrechnung

Erstarrungsrechnungen mittels Scheil-Gulliver Modell [56,57] sind sehr nutzlich zur Abschatzung
der Entstehung von primaren Ausscheidungen. Nach der Scheil-Gulliver Theorie wird eine erstar-
rende Schmelze mit der Zusammensetzung C, leicht unterkdhlt.

26



Literatur

In Abbildung 2-6 ist das Procedere mit einer hypothetischen Fe-C Legierung dargestellt. Eine
Festphase mit der Zusammensetzung Cs 1 formt sich aus und ist, wie auch die restliche Flissig-
phase C_ 4 in Folge des Hebelgesetzes in einem lokalen Gleichgewicht. Die Zusammensetzung der
Feststoffphase ist quasi eingefroren, die Flissigphase wird in einem nachsten Temperaturschritt
wieder unterkuihlt, es entstehen Cs, und C, .

Dieser Prozess wird bis zu einem definierten Restflissigkeitsphasenanteil wiederholt, die ‘Solid-
Phasenanteile’ werden aufsummiert. In der Software MatCalc ist ein Scheil-Gulliver Simulationstool
integriert, welches Phasenanteile und Zusammensetzung wahrend der Erstarrung berechnet [5].
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Abbildung 2-6: Wéhrend der Erstarrung wird die Fllissigphase beginnend mit Cy unterklihlt und gemal3 dem
Hebelgesetz mit gelésten Atomen angereichert. [5]

Zusatzlich wurde das Tool von Kozeschnik und Rindler [58] um die Ruckdiffusion (back diffusion)
der mobileren, interstitiellen Elemente wie C, N und B erweitert, was zu realistischeren Ergebnis-
sen in der Erstarrungsrechnung fiihrt. Auch die peritektische (solid-solid) Transformation ist in der
Software enthalten [59,60].

Am Ende der Erstarrung besteht die Matrix aus einem Geflige mit Zusammensetzungsgradienten.
Die Zusammensetzung andert sich in Abstufungen von der Dendritenmitte, wo die Erstarrung an-
fangt, bis zu den letzten FlUssigkeitsfiimen in den &uleren Dendritenschalen. Die
Zusammensetzung der Restfllissigkeit bei endglltiger Erstarrung spiegelt sich in den interdendriti-
schen Bereichen wieder. Es muss dazugesagt werden, dass mit dem Modell nur eine Obergrenze
von zu erwartenden primaren Ausscheidungen abgeschatzt werden kann, da selbst substituieren-
de Elemente das Potential zur Ruckdiffusion bei hohen Temperaturen haben.

Die Flussigkeitsfilme werden je nach Abkuhlrate erst relativ weit unter der eigentlichen Solidus
Temperatur fest, wobei es zu Heillrissen kommen kann. Folglich kénnen sich in diesen Flissig-
keitsbereichen durch Anreicherung von Legierungselementen primare Ausscheidungen bilden. Die
Kihlrate bestimmt, bei welchem Restflissigkeitsanteil und welcher Temperatur die Erstarrung ein-
setzt und endet. Bei langsamer Abklhlung kann der Flissigkeitsfilm sehr diinn werden, und das
Auftreten von primaren Ausscheidungen durch lokales Unterschreiten der Solidus Temperaturen
beglinstigt werden.
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In der Arbeit von Rindler [61] wurden Scheil-Guliver Simulationen mit experimentellen Ergebnissen
verglichen. Es wird festgestellt, dass bei sehr langsamer Abklhlungsrate eine endgliltige Erstar-
rung bei 1% Restflussigkeit stattfindet. Bei hohen AbklUhlungsraten erfolgt die Erstarrung bei 3 bis
5% Restflussigkeit. Anhand der errechneten Liquiduslinie kann bestimmt werden, welche Aus-
scheidungsphasen beispielsweise bei 3% Restflissigkeit stabil sind.

In den Arbeiten von Pudar [59] und Zamberger [60] werden aus den Scheil-Berechnungen die Zu-
sammensetzungen der Matrixphasen bestimmt. Es wird die nominelle Zusammensetzung
verglichen mit einer angereicherten Zusammensetzung, wie sie dann in der interdendritischen Zo-
ne zu finden sein sollte und einer quasi verarmten Zone, wie sie im Dendriteninneren festzustellen
sein soll. In der Arbeit von Pudar wurde zur Bestimmung der angereicherten Zusammensetzung
mit einem Restflissigkeitsanteil von 5% fir einen kontinuierlichen Gief3prozess gerechnet.

2.2.5 Ausscheidungskinetik

Plastische Verformung und Kriechen sind abhangig von Versetzungsbewegungen, man kénnte
sagen Funktionen von Versetzungsbewegungen. Ausscheidungen sind in der Lage Versetzungs-
bewegungen aufzuhalten, daher sind in kriechfesten Stahlen neben der Entwicklung der
Versetzungen, vor allem die Stabilitat und die Entwicklung der Ausscheidungen von Interesse.

Nach dem Produktionsprozess ist das Geflige einer Legierung in einem metastabilen Zustand,
nach Produktion und Warmebehandlung verandert es sich und strebt unter Einfluss von Warme
und mechanischer Belastung dem thermodynamischen Gleichgewichtszustand zu — siehe Abbil-
dung 2-7. Hier verandert sich die Lattenstruktur a' in eine Subkornstruktur a und anfangs kleine
Ausscheidungen vergrébern [18]. Diese Veranderungen sind mittels Ausscheidungskinetik bere-
chenbar.

Gefiige nach Warmebehandlung Gefiige nach langzeitigem Einsatz

Lartenstruknur

Subkornsmruknr

Abbildung 2-7: Schematische Darstellung der Mikrostruktur von 9-12% Cr Stéhlen nach der Wérmebehandlung und
nach langzeitigem Einsatz [16].

Wahrend bei Gleichgewichtsberechnungen der Parameter Zeit nicht vorkommt ist bei der Aus-
scheidungskinetik die Veranderung primar eine Frage der Zeit- und Temperaturgeschichte. Die
Ausscheidung von Sekundarphasen aus einem Ubersattigten Mischkristall kann in drei Abschnitte
eingeteilt werden: Nukleation, Wachstum und Vergrdoberung [19]. Diese Abschnitte kbnnen durch
eine Vielzahl mathematischer und numerischer Gleichungen beschrieben werden.
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In der Software MatCalc wurden die klassischen Modelle fir Nukleation von Russel [62], fur
Wachstum von Zener [63] und fir Vergréberung von Lifshitz, Slyozov und Wagner [64,65] verwen-
det und auf Multiphasen- und Multikomponentensysteme [66,67] ausgeweitet. Ausgehend vom
Onsager‘schen [68], thermodynamischen Extremalprinzip [69] welches besagt, dass sich ein Sys-
tem entlang der héchstmdéglichen Entropie bewegt, wurde von Svoboda, Fischer, Fratzl und
Kozeschnik das SFFK-Modell entwickelt [55,70].

Das zu berechnende System existiert, wie auch in der Realitat, als Multi-Komponenten-Matrix mit
Ausscheidungen in unterschiedlichen Gréf3en und mit unterschiedlichen Zusammensetzungen und
Phasen. Bei allen Diffusionsvorgangen und in den meisten Modellen, die in MatCalc zur Errech-
nung der Ausscheidungskinetik verwendet werden, ist die Grenzflichenenergie y einer der
bedeutendsten Parameter. In den klassischen Modellen wurde dieser Parameter empirisch ermit-
telt oder ,gefittet”, neuere Ansatze verwenden ,ab initio Modelle oder das NNBB (Nearest
Neighbour Broken Bond) Konzept von Becker [71] und Turnbull [72].

In Veréffentlichungen von Sonderegger [73,74] wird das NNBB Konzept dazu verwendet um dar-
aus die Grenzflachenenergien von planaren Grenzflachen [75,76] zu errechnen. Das NNBB
Konzept wurde zum GBB Konzept verallgemeinert, auch um die Energien von bis zu diffusen
Grenzflachen berechnen zu kdnnen. Die Algorithmen sind in MatCalc implementiert [77,78].

Die Grenzflachenenergie y (Interfacial energy in der Literatur) kann im GBB Modell wie folgt er-
rechnet werden.

= p (LY. RsZsefr
y=a()-p (T) NaZrers AHgy, Formel 10

AH,y ist die Enthalpie, welche als Funktion der Temperatur und der chemischen Zusammenset-
zung aus dem thermodynamischen System resultiert. Die Anzahl der Atome pro
Grenzflacheneinheit wird mit ns bezeichnet, zs.yrist die effektive Anzahl der gebrochenen Bindun-
gen Uber die Oberflache, z..y ist die Koordinationszahl und N, ist die Avogadro Konstante. Bei
einer planaren Grenzflache kénnen die Funktionen a und g weggelassen werden. Bei gekrimmten
oder diffusen Phasengrenzen erlauben sie eine genauere Bestimmung der Grenzflachenenergie.

Faktor a(r) beriicksichtigt die Kurvatur der Phasengrenze und Faktor (Ti) , welcher von aktueller

und kritischer Loslichkeitstemperatur abhangig ist, dient zur Anpassung diffuser Phasengrenzen.

2.2.6 KorngrofRe

Die AustenitkorngréfRe wird mitbestimmt von Austenitisierungstemperatur und -dauer, umso héher
diese sind, umso gréler wird das Korn. Die KorngréfRe selber beeinflusst die Umwandlung bei
Abkihlung. Bei einem groferen Korn kommt es im kontinuierlichen ZTU Diagramm zu langeren
Reaktionszeiten bei der Martensitbildung.

Dieses Umwandlungsverhalten steuert die mechanischen Eigenschaften. So sinkt beispielsweise
die Bruchzahigkeit mit groRerer, ehemaliger Austenitkorngréfle. Wenn man bei Verbindungs-
schweillungen die Warmeeinflusszone betrachtet, ist besonders die Grobkornzone nahe der
Fusionslinie dafiir exponiert.
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Den Zusammenhang zwischen Bruchzahigkeit und Korngréf3e bei einem mikrolegierten Stahl (C-
Mn-Nb) haben Kumar et. al. [79] herausgearbeitet, siehe Abbildung 2-8. Hier ist die Kerbschlagar-
beit (Impact Energy /J) mit durchgezogenen Linien und die kritische Rissoffnung CTOD (Crack Tip
Opening Displacement /mm) mit strichlierten Linien, jeweils als Funktion der Austenitisierungstem-

peratur aufgetragen.
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Abbildung 2-8: Auswirkung der Austenitisierungstemperatur auf Zahigkeitsparameter — Mikrolegierter Stahl [79].

Verwendete Abkirzungen:
e AQ ... Air Quenched — Luft gekuhlt
e 0Q ... Oil Quenched — Ol gekiihlt
e WQ ... Water Quenched — Wasser gekiihlt

Bei verschiedenen Austenitisierungstemperaturen und Kiihlbedingungen stellen sich verschiedene
Geflige ein. Bei Luftkihlung und niedrigen Temperaturen sind Ferrit-Perlit Anteile im Geflige vor-
herrschend. Bei der 6lgekihlten Variante dominiert bei hohen Temperaturen ein martensitisches
Gefiige. Bei der wassergekiihlten Variante ist sowohl bei hohen als auch bei niedrigen Temperatu-
ren Martensit im Gefilige vorherrschend, was unabhéngig von der ehemaligen Austenitkorngrofle,
zu signifikant verringerten Kerbschlagarbeitswerten bei C-Mn-Nb mikrolegiertem Stahl fiihrt.

Die Autoren beschreiben, dass diese Beobachtungen bezlglich Bruchzahigkeit im Gegensatz zu
anderen Veroffentlichungen stehen, wo eine verbesserte Bruchzahigkeit mit steigender Austeniti-
sierungstemperatur postuliert wird. Zuriickzufiihren sei dies auf andere Stahle (HSLA mit Ni-Cr-Mo,
C-Mn und C-Mn-Bor Stahle), welche dort untersucht wurden. Die Zahigkeitsverbesserung dort geht
unter anderem auf das Konto von Restaustenit, welcher als dinner Film zwischen den Martensit-
latten vorhanden ist, oder sie ist einer besseren, chemischen Homogenitat zuzuschreiben.

In einer Arbeit von Rahman [80] wurde aus verschiedenen Literaturmodellen ein isothermes Korn-
wachstumsmodell entwickelt. Vor allem ein nicht-isothermes Modell nach Maalekian et. al. [81]
wurde eingesetzt, um die AustenitkorngréRenentwicklung in der Warmeeinflusszone zu errechnen.
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Das erste empirische KorngréRenmodell stammt von Beck [82]. Es beschreibt, dass eine durch-
schnittliche KorngréRe abziiglich einer Anfangskorngrof3e, beides mit einem Zeitfaktor n firs
Wachstum potenziert, eine Wachstumskonstante K mal der isothermen Haltezeit t ergibt. Beide
sind von der Temperatur abhangig. Wenn die Anfangskorngréf3e viel kleiner ist als die durch-
schnittliche KorngréRe D vereinfacht sich die Beziehung zu:

D = Kt" Formel 11

Wenn man die Gleichung nach der Zeit ableitet, erhalt man die Kornwachstumsrate. Smith [83]
fUhrte das Verhaltnis zwischen Korngrenzflachenenergie y (J/m?) und durchschnittlicher Korngrofie
D ein. Dieses Verhaltnis wird nach Rath und Hu [84] als treibende Spannung AF bezeichnet:

= AF Formel 12

o=

Die temperaturabhangige Wachstumskonstante K kann ersetzt werden durch eine Korngrenzen-
mobilitdt M deren Temperaturabhangigkeit durch eine Arrhenius Gleichung beschrieben werden
kann:

M = Myexp (ﬁ) Formel 13

wobei M, die Mobilitatskonstante darstellt. Q (J/mol) ist die Aktivierungsenergie, R (J/mol K) die
Gaskonstante und T die Temperatur.

Die Kornwachstumsrate C;—? kann nun als Korngrenzenmobilitdt mal treibender Spannung hoch Ex-

ponent m wie in Gleichung 14 folgt angeschrieben werden:

dp -Q\ (v\™

s Myexp (E) (E) Formel 14

Nun fehlt noch der Bremsdruck bzw. das Korngrenzen-Pinning welches zuerst von Zener [85] for-
muliert wurde. Der Faktor Zener Pinning P, wird bestimmt von der Grenzflachenenergiey, von dem

Volumenanteil der Teilchen fund vom Partikelradius r.

P, = & Formel 15
2

Rl Y

Dieses Korngrenzen-Pinning muss noch von der treibenden Spannung abgezogen werden, so
resultiert daraus Formel 16:

2= oo () (4~ 2.4)"

In der Literatur [80] wurde die Grenzflachenenergie ersetzt durch zwei Konstanten, dies ist dank
neuerer Erkenntnisse und der Simulierbarkeit dieses Parameters nicht mehr nétig [77], siehe For-
mel 10.

Fir den nicht isothermen Fall des Kornwachstums wird das Modell fir das isotherme Kornwachs-
tum auf einzelne Zeitschritte bezogen, welche dann aufsummiert werden.
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i m
Dk+1=Dk+At-Mo€xP( ¢ )-(y—g—y Z@) Formel 17

RTj41 D 2 ' “ri,

Modellparameter wie die AustenitkorngréRe Di kénnen mittels metallografischer Untersuchungen
bestimmt werden. Ausscheidungsparameter sind mittels Elektronenmikroskopie quantifizierbar. Die
Grenzflachenenergie und Parameter der Ausscheidungsentwicklung wie Ausscheidungsradius,
Volumenanteil und Teilchendichte kdnnen iber MatCalc bestimmt werden.

2.2.7 Besonderheiten von rutilen Mehrlagen-SchweiRgutern

Die Mikrostruktur von Schweil3gltern unterscheidet sich teils wesentlich von der Mikrostruktur ei-
nes Grundwerkstoffes. Das ist vor allem den Schweillverfahren mit den hohen
Warmeeinbringungen und der schnellen Erstarrung geschuldet. Aufgrund der schnellen Erstarrung
kann es im Schweildgut und in der Warmeeinflusszone nahe Fusionslinie vermehrt zur Bildung von
o-Ferrit kommen, Letofsky beschreibt dies sehr ausfiihrlich in seiner Dissertation [13].

Beim Abkiihlen erstarrt das SchweiR3gut in dendritischer Form, die &-Ferrit Strange richten sich in
Richtung des Warmeflusses aus. Barnes [86] erklart, dass bei weiterer Abkihlung der &-Ferrit zu
einem Austenit wird, welcher eine Grenzflache zu den &-Ferritdendriten bildet, siehe Abbildung 2-9.

Im Gleichgewichtsfall musste sich der Ferrit vollstdndig zu Austenit umwandeln. Wegen der ra-
schen Abklhlung jedoch bleibt ein Teil des &-Ferrits im Austenit welcher spater in Martensit
umwandelt. Die sehr geradlinigen Austenitgrenzen bleiben durch diese teilweise Umwandlung als
Abgrenzung zum &-Ferrit erhalten, und es entsteht dieser typische geometrische &-Ferrit.

&-ferrite dendrites

fusion boundary

Retained &-ferrite

///////l///" e

Retained &-ferrite

Prior y boundary

Abbildung 2-9: Mégliche Schweilguterstarrung beim Produktionsprozess mit zu erwartenden
Umwandlungssequenzen, nach Barnes [86].

Im Vergleich zu Schweil3giitern welche nur aus einer Schweillraupe bestehen haben Mehrlagen-
schweilRguter zusatzliche Charakteristika. So bildet sich die Warmeeinflusszone (WEZ) nicht nur
im Grundwerkstoff bis zur Fusionslinie aus, sondern auch in jeder einzelnen Schweilraupe, mit
Ausnahme der Decklage. Dies fuhrt dazu, dass das Geflige ausgesprochen inhomogen ist. Zur
lllustration sind in Abbildung 2-10 Bilder aus der Dissertation Letofsky [13] dargestellt.
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c)

Abbildung 2-10: a) Schweilung E911 — SMAW; b) Fusionslinien der einzelnen Raupen (rot); c) Lage von Acs (griin)
und Ags (blau) Isothermen und den Fusionslinien, zwischen A1 und Fusionslinie befinden sich die teilweise
umgekdérnten Gefligebereiche; d) Bereiche zwischen A:1 und Acs Temperatur (schwarz) zeigen den Bereich der
,Soft zone* [13].

Abbildung 2-10 a) zeigt den Makroschliff einer SchweiRung E911 — SMAW (Shielded Metal Arc
Welding) und in b) wird der Nahtaufbau durch eine grafische Rekonstruktion der Fusionslinien er-
sichtlich. In Bild c) wurden zusatzlich zur Fusionslinie (rot) auch die A.s (grin) und Ac; (blau)
Isothermen eingezeichnet. Damit ist zwischen Fusionslinie und A¢; der Flachenanteil erkennbar in
dem sich ein teilweise oder vollstandig umgekdorntes Geflige bildet, dieser Gefligeanteil unter-
scheidet sich recht deutlich vom restlichen Schweil3gut.

Bild d) stellt nun schwarz markiert den Bereich der sogenannten soft zone dar, welche sich bei
einem Warmeeinfluss zwischen A;; und A,z Temperatur ausbildet. Durchgehend ist diese Zone in
der WEZ (Grundwerkstoff — Schweiflgut). Im Schweillgut jedoch ist die WEZ bezogen auf die Be-
lastungsrichtung mehrfach unterteilt.

Die Mikrostruktur der Schweil3giter hangt auch davon ab, welche SchweilRzusatzstoffe verwendet
werden. In der Diplomarbeit Berger [87] findet sich beispielsweise ein Vergleich von drei verschie-
denen Zusatzstoffen, einem Massivdraht, einem Filldraht und einer Stabelektrode mit jeweils
ahnlichen Schweillgutzusammensetzungen. Trotz annahernd gleicher Chemie, kam es im Ver-
gleich der mechanischen Eigenschaften zu Unterschieden.

Die Spezialisierung auf den Einsatz von schlackeflihrenden Fllldrahten in dieser Arbeit ist nicht
zuletzt wegen der Praxisrelevanz dieses Schweillzusatzstoffes zustande gekommen. So bietet
dieser in der Anwendung im Kraftwerksbau [88] Vorteile:

e Hohe Abschmelzleistung [89] und guter Einbrand.
¢ Einfache Handhabung und gute Positions-Verschweil3barkeit.
e Automatisierbarkeit der SchweilRung.
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Schlackebildende Elemente die dem Zusatzstoff beigefligt werden, haben eine Hauptaufgabe. Sie
sollen den Sauerstoff wahrend des SchweilRvorganges binden und mit der Schlacke an die Ober-
flache bringen, wo sie mit der Schlacke mechanisch entfernt werden kénnen. Elemente wie Titan
oder Aluminium werden in Spuren als Desoxydationsmittel eingesetzt. Nun gibt es viele verschie-
dene Schlackensysteme. Die Dissertation von Vallant beschéaftigt sich ausfihrlich mit dieser
Thematik [90]. Verbreitet sind basische Schlacken und rutile Schlacken. Rutile Schlacken arbeiten
mit Titan als Sauerstofffanger [91].

In der Praxis verbleiben Schlackenreste oft in Form von kleinen Einschlissen im Schweil3gut. In
der Literatur sind solche ,nicht metallischen Einschlisse” vielfach dokumentiert [92-97].

Streitenberger [97] stellt fest, dass beim Schweilen die Oxidationsreaktion an der Tropfenoberfla-
che beginnt und dass der Sauerstoffgehalt des in das Schmelzbad eintauchenden Tropfens
proportional den Konzentrationsverlusten an Mn, Si und Ti ist. Die Ldslichkeitsgrenze von Sauer-
stoff in der Schmelze liegt bei etwa 1650°C. Die Metalloxide entstehen noch oberhalb der
Erstarrungstemperatur des Schmelzbades. Schmelzpunkte liegen beispielsweise fir MnO Uber
1780°C, SiO, uber 1715°C, TiO, uber 1855°C und Al,O3 tber 2050°C [96]. Sulfide werden bei
deutlich niedrigeren Temperaturen ausgeschieden, von 1180 bis etwa 1600°C. Die feinverteilten
kristallinen Metallverbindungen gehen in der Schmelze vielfaltige komplexe Verbindungen ein und
lagern sich bei tieferen Temperaturen an andere Einschliisse und Ausscheidungen an. Die Ein-
schlisse bilden sich auflerdem oft als Mischoxyde, sie sind grundsatzlich kugelférmig und haben
einen Durchmesser von 200 nm bis 2 pm. Einschlussgehalte liegen zwischen 0,1 und 0,5%, ihre
Haufigkeit hat eine GréRenordnung von 2*107 bis 7*108mm™.

Die Fremdteilchen beeinflussen wegen der erhéhten Oberflachenenergie die Kristallwachstums-,
Umwandlungs- und Ausscheidungsvorgange [97].

Innerhalb des Oxides sind die Elemente meist klar abgegrenzt. Aus der Literatur ist bekannt, dass
sich manche Ausscheidungen und vor allem Einschliisse stufenweise bilden [94]. Ausgehend von
einem Nukleationsort fangt ein Teilchen an zu wachsen. Bei geniigend anderen Elementen in rich-
tiger Konzentration und bei der richtigen Temperatur, kann sich eine zweite, dhnliche Phase bilden,
welche dann kristallographisch ,andockt®, so kann der mehrphasige Aufbau eines Einschlusses
erklart werden.

2.3 Festigkeitsmodellierung

Um die Festigkeit modellieren zu kdnnen ist es wichtig die einzelnen Verfestigungsmechanismen
genauer zu betrachten.

2.3.1 Mischkristallverfestigung

Mischkristallverfestigung oder Solid-Solution-Strengthening [98] kommt entweder durch kleinere
oder groRere Atome, in Relation zum Matrixelement zustande. Kleinere Atome setzen sich an Zwi-
schengitterplatze, daher nennt man sie interstitielle Elemente. GroRere Atome besetzen die
regularen Gitterplatze und werden substitutionelle Elemente genannt.

In Abbildung 2-11 ist die Auswirkung von verschiedenen Elementen auf die Dehngrenze von ku-

bisch raumzentrierten bcc (body centred cubic) Eisen dargestellt.
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Abbildung 2-11: Mischkristallverfestigung in bee (kubisch raumzentrierten) Eisen; Bild aus [99].

Interstitielle Elemente mit kleinem Atomradius, beispielsweise C, und N haben eine sehr grofie
Auswirkung auf die Festigkeit, da sie durch das sie umgebende Spannungsfeld Versetzungen fest-
halten (pinning). Kohlenstoff und Stickstoff haben eine immens festigkeitssteigernde Wirkung mit
knapp 1800MPa pro wt% des Elementes.

Auch substitutionelle Elemente, mit einem gréReren Atomradius als Eisen, beeinflussen die Span-
nungen und damit die Festigkeit in der Matrix. So wie beispielsweise Molybdan (Mo) oder Wolfram
(W), deren Einfluss in Bezug auf austenitische Stahle untersucht wurde [99], die Ergebnisse sind in
Abbildung 2-12 dargestellt. GréReren Einfluss auf die Festigkeit haben auch hier die interstitiellen
Elemente N, C und Bor (B). Der Einfluss von Mo, W, V und Si auf die Festigkeit von kubisch fla-
chenzentriertem oder fcc (face centred cubic) Eisen, ist jedoch nicht zu vernachlassigen. Im
Allgemeinen ist der festigkeitssteigernde Effekt bei den ferritbildenden Elementen héher als bei
den austenitbildenden Elementen, wie in Abbildung 2-12 zu sehen ist.

A

4 interstitially dissolved
240 - N elements

substitutionally dissolved
ferrite-forming
elements

Vv ~ substitutionally dissolved
Si austenite-forming
& Mn elements

change in 0.2% proof stress / MPa

Y

T T I T I
0 20 40 60 80 10.0 12.0 14.0 16.0
alloying element / at.%

Abbildung 2-12: Mischkristallverfestigung in fcc (kubisch fladchenzentrierten) Eisen; Bild aus [99].
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Die ferritbildenden, substitutionellen Elemente Mo und W spielen bei den 9 -12% Chromstahlen
eine wichtige Rolle. Diese zwei Elemente sind daflr bekannt, dass sie die Kriechfestigkeit erhéhen
[100].

Zur Formulierung der Festigkeit durch Mischkristallverfestigung (oss flr solid solution strengthen-
ing), ist ein einfacher Zusammenhang in der Software MatCalc implementiert [101]. Genau
beschrieben ist dieser Zusammenhang in der Dissertation von Holzer [102].

Ogs = 2 ki * ¢ Formel 18

ki ....Verfestigungskoeffizient Element i
ci....Konzentration des geldsten Elementes
n;...Verfestigungsexponent Element i

2.3.2 Ausscheidungsverfestigung

Nach Hald [103,104] tragen weniger die einzelnen Elemente als vielmehr die Ausscheidung der
intermetallischen Laves-Phase (Fe,Cr),(W,Mo) zur Kriechfestigkeit bei. Dieser Zusammenhang
zwischen Zeitstandfestigkeit und Ausscheidungsverfestigung (oder Precipitation Strengthening)
wird auch von Abe beschrieben [105]. Bei den 9-12% Chromstahlen finden sich vor allem Chrom-
karbide, Karbonitride und intermetallische Verbindungen als Ausscheidungen.

Die verbesserten Kriecheigenschaften vieler neuer Legierungen sind vor allem sehr kleinen Parti-
keln, wie den Karbonitriden oder Vanadiumnitriden geschuldet [18]. Je nachdem, wo diese
Ausscheidungen nukleieren gibt es zwei Erklarungen fiir den Verfestigungseffekt.

1) Erhoéhung der Kriechfestigkeit, da die Ausscheidungen mobile Versetzungen in ihrer Bewe-
gung behindern [17,106].

2) Erhoéhung der Kriechfestigkeit, durch das Pinnen von Korngrenzen und Subkorngrenzen.
Das heildt die urspriingliche, nach der WBH eingestellte Mikrostruktur bleibt bestehen und
Vergroberung wird hintangehalten [85,102].

Erlduterung zu Punkt 1: Von Polcik [27] wurde gezeigt, dass Ausscheidungsteilchen von Verset-

zungen umgangen werden mussen. Dies kann beschrieben werden durch einen

o Klettermechanismus [30]; siehe Abbildung 2-13,
e oder durch den so genannten Orowan Mechanismus [31].

Versetzungslinie

(dislocation line) ~\_—=

Gleitebene /

(glide plane)

Abbildung 2-13: Uberklettern eines Teilchens durch eine Versetzung [18]
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Erlduterung zu Punkt 2: Die Festigkeit wird erhoht, weil Ausscheidungen die Bewegung von Korn-
grenzen blockieren. Dieser Effekt wurde erstmals von Zener und Smith [85] beschrieben, folgende
Idee steckt dahinter: Eine Ausscheidung an einer Korngrenze pinnt die Grenzflachenwanderung.
Nach der Theorie reduziert die Ausscheidung die Korngrenzflache welche wieder ihre urspringli-
che Grole, vor Ausscheidung erreichen mdchte. Das bendétigt Energie und wirkt gegen die
Grenzflachenwanderung. Bei mehreren kleinen Ausscheidungen (mehr Oberflache) ist dieser Pin-
ning-Effekt am gréften. Durch McLean [107] wurde Zener’'s Idee auf Subkérner ausgeweitet, ein
numerisches Modell stellte Sandstrom [108] auf.

2.3.3 Korngrenzenverfestigung

Nicht nur Ausscheidungen an Korngrenzen, sondern auch die Korngrenzen und Subkorngrenzen
selber beeinflussen die Festigkeit. Dieser Einfluss resultiert aus der Hinderniswirkung von Korn-
grenzen auf Versetzungsbewegungen.

Je kleiner die Korngréfien, umso héher wird die Hindernisdichte und umso héher ist auch der Bei-
trag zur Festigkeit. Die klassische Hall-Petch Beziehung [109,110] beschreibt diesen
Zusammenhang als Verhaltnis zwischen Streckgrenze o, und KorngréRRe d, gegeben als durch-
schnittlicher Durchmesser.

K
oy =0p + —2 Formel 19

=
Der Parameter oo (MPa) bezeichnet die bendtigte Startspannung fir eine Versetzungsbewegung,
k, (MPa m"?) ist ein materialspezifischer Verfestigungskoeffizient.

Im Fall der 9-12% Cr-Stahle sind jedoch die Subkorngrenzen ausschlaggebend. Der Beitrag der
Verfestigung durch Kornfeinung der urspriinglichen Austenitkdrner ist bei dieser Werkstoffgruppe
sehr gering. Dennoch gelten auch fiir die Subkorngrenzen ahnliche Zusammenhange wie fir die
Korngrenzen. Mit einer Beziehung welche die Martensitlattenbreite berticksichtigt, kam Maruyama
zu dem Schluss, dass Subkorngrenzenverfestigung einen groRen Einfluss auf die Kriechfestigkeit
von martensitischen Stahlen hat [111,112]. Er beschreibt den Festigkeitsbeitrag der Subkorngren-
zen o folgendermalien.

Gb

Osgp = 10 Formel 20

Asg b

G ist der Schermodul, b der Burgersvektor und A, die Breite der verlangerten Subkérner bzw. der
Martensitlatten.

2.3.4 Versetzungsverfestigung - Kaltverfestigung

Durch plastische Verformung entstehen neue Versetzungen die sich gegenseitig blockieren, dieser
Mechanismus wird auch Kaltverfestigung oder Dislocation Strengthening genannt. Dieser Zusam-
menhang kann durch die Gleichung von Taylor [113] beschrieben werden.

Einfluss auf die Festigkeit hat der Schermodul G, der Burgersvektor b und die Wurzel aus der Ver-
setzungsdichte p. Ein zusatzlicher Korrekturfaktor « kann nach Weinert [17] zwischen 0,25 und 1
variieren.
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Taisl = aGb\/ﬁ Formel 21

Bei Umgebungstemperaturen ist die Versetzungsverfestigung vor allem wegen der hohen Verset-
zungsdichte bei 9-12% Cr-Stdhlen nicht zu vernachléssigen. In Bezug auf die
Langzeitkriechfestigkeit hat diese hohe Versetzungsdichte jedoch wegen der erhéhten Temperatur
eine geringe Wirkung, beschreibt Abe [105,114].

2.3.5 Modellierung

Die Modellierung der Festigkeit basiert im Wesentlichen auf den oben beschriebenen Mechanis-
men, die eine unterschiedliche Abhangigkeit von der Temperatur und der damit veranderten
Mikrostruktur aufweisen. In der Dissertation Holzer [102] wird anhand der Korrelation von der Mik-
rostruktur zu mechanischen Eigenschaften und mithilfe von numerischen Simulationen (Software
MatCalc) ein Modell zur Berechnung der Festigkeit von Stahl aufgestellt.

Die Ausscheidungsverfestigung hangt direkt von der Ausscheidungsanzahl ab. In Abbildung 2-14
stellen die eingezeichneten Ebenen eine Versetzung als Gleitflache dar. Es ist ersichtlich, dass
diese in Bild (a) leichter gleiten kann als im Bild (b), wenn sie von vielen Ausscheidungen gebremst
wird.

¢
» @ & s8N ()

Abbildung 2-14: Darstellung einer Versetzungsgleitfliche mit (a) wenigen Sekundérphasenteilchen und (b) vielen
Sekundéarphasenteilchen [102].

Um den Verfestigungseffekt der Ausscheidungen quantifizieren zu kénnen, muss die Beziehung
zwischen Versetzung und einzelnem Ausscheidungspartikel betrachtet werden [115]. Die Wider-
standskraft des Partikels lasst sich einfach beschreiben:

F =2Tsin6 Formel 22

Wobei F die Widerstandskraft des Ausscheidungsteiles und T die Linienspannung der Versetzung
darstellt. Mit steigender Kraft steigt auch der Winkel 6, siehe Abbildung 2-15 (links).
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Abbildung 2-15: Partikel — Versetzungsinteraktion, (links) Kréfteausgleich zwischen Teilchenwiderstand und
Versetzungsbewegung; (rechts) Teilchen das durch Versetzungsbewegung geschert wird — eine neue Grenzfldche
von Ausscheidung zu Matrix wurde geschaffen [102].

Je nach Widerstandskraft kann man zwischen sogenannten harten und weichen Partikeln unter-
scheiden. Harte Partikel werden von einer Versetzung nicht geschnitten sondernd umgangen, dies
kann mit dem Orowan Mechanismus beschrieben werden. Sobald ein Partikel durch Scherbewe-
gung durch die Versetzungsbewegung getrennt wird, siehe Abbildung 2-15 (rechts), muss auch der
Mechanismus der Koharenzverfestigung beriicksichtigt werden, da neue Grenzflachen zwischen
Ausscheidung und Matrix geschaffen wurden.

Sowohl dem Teilchenradius r als auch dem Teilchenabstand A kommt eine wichtige Rolle in der
Beschreibung der Festigkeit zu. Je kleiner der Abstand zwischen den Teilchen ist, und je mehr
Ausscheidungen in der Gleitebene vorhanden sind, desto hoher ist der Verfestigungseffekt. Man
unterscheidet in der Modellierung zwischen 2D und 3D Teilchenabstand und es gibt Ansatze flur
zufallsverteilte Ausscheidungen [116]. Mit den in der Dissertation Holzer vorgestellten und in Mat-
Calc implementierten Gleichungen fiir den Teilchenabstand, konnte der durch Schnitzer et al [75]
experimentell ermittelte Teilchenabstand von NiAl Ausscheidungen in Maraging-Stahl gut abge-
schatzt werden.

Ebenfalls von Bedeutung ist der kritische Radius flr das Partikel Looping nach Orowan. Beim
Orowan Mechanismus umrundet die Versetzung die Ausscheidung. Uber den Koharenzradius lasst
sich abschéatzen, ob ein Teilchen von einer Versetzung geschnitten werden kann oder nicht und
welche Gleichungen letztlich anzuwenden sind.

Bei mehr als einem Einfluss kommt es immer zu einer Uberlagerung der Effekte. Durch ein einfa-
ches, lineares Uberlagerungsgesetz kann dies beriicksichtigt werden. Die sich Uberlagernden
Festigkeitsbeitrage sind in Tabelle 2-3 dargestellt.

In der Literatur zum Uberlagerungsgesetz [117-119] wird darauf verwiesen, dass die Festigkeitsbe-
itrdge aus den unterschiedlichen Effekten in zwei Gruppen zusammengefasst werden kénnen, und
zwar in ta und tg.
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Tabelle 2-3: Beschreibung der Gesamitfestigkeit eines Werkstoffes mittels einzelner Festigkeitsbeitrédge.

Festigkeitsbeitrag Beschreibung

Td Beitrag aus Kaltverfestigung (dislocation strengthening)

Ti Beitrag aus innerer Gitterstrukturfestigkeit (intrinsic lattice strength)
Tss Beitrag aus Mischkristallverfestigung (solid solution strengthening)
Tp Ausscheidungsverfestigung (precipitation strengthening)

Tgb Korngrenzenverfestigung (grain boundary strengthening)
Tsgb Subkorngrenzenverfestigung (sub-grain boundary strengthening)
TA =1d

B =Ti+TssHTptTgh T Tsgp

ta beinhaltet alle Anteile, die aus der Kaltverfestigung der Matrix (nach der Schmelze) kommen,
das ist hier nur 4. Unter 3 fallen alle sonstigen Verfestigungsmechanismen, so kann mittels Uber-
lagerungsgesetz (Superposition of strengthening) die resultierenden Festigkeit t.es formuliert
werden. Die Konstante a bezeichnet hier einen Parameter zwischen 1 und 2.

Tres = A/T4 + T8 Formel 23

Abbildung 2-16 auf der nachsten Seite, gibt eine Ubersicht tiber Parameter, die in die Software
MatCalc zur Berechnung der Festigkeit Eingang gefunden haben. Die Teilfestigkeiten werden aus
den simulierten Mikrostrukturparametern wie Teilchendichte, Teilchenabstand, Partikelradius, Pha-
senanteil und Elementkonzentration errechnet.

In MatCalc werden die Mechanismen Ausscheidungsverfestigung und Mischkristallverfestigung
modelliert.

Die anderen Verfestigungsmechanismen gehen teils als werkstoffspezifische und teils als element-
spezifische Konstanten ein (beispielsweise die Gitterfestigkeit), teils werden sie ebenfalls
errechnet, jedoch mit konstanten EingangsgréRen. Bei der Kaltverfestigung geht die Versetzungs-
dichte als Konstante ein und bei der Korngrenzenverfestigung die KorngréR3e.

Bei der Ausscheidungsverfestigung wird im Modell jedes einzelne Teilchen betrachtet. Anhand des
kritischen Radius wird Uber die Koharenz des Teilchens entschieden, das heif3t, ob es geschnitten
wird oder nicht. In MatCalc passiert dies statistisch, indem alle Teilchendichten tber die Ausschei-
dungsradien betrachtet werden. Der Teilchenanteil gréRer dem kritischen Radius (strong obstacle)
wird mit dem Orowanmechanismus weiterberechnet. Der Teilchenanteil kleiner dem kritischen
Radius (weak obstacle) wird mit einer Formel gerechnet, die sehr dhnlich ist, jedoch noch mit f(6)
multipliziert wird.

Die Funktion f{(6) hangt vom Ablenkungswinkel 6 (siehe Abbildung 2-15) ab und ergibt einen Wert
zwischen 0 und 1, da so ein schneidbares Teilchen einen verminderten Festigkeitsbeitrag liefert.
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MatCalc: Simulation parameter
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Abbildung 2-16: Darstellung des Festigkeitsmodules wie es in MatCalc implementiert wurde [102].
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Die Mischkristallverfestigung errechnet sich jeweils aus der Konzentration des gelésten Elements
mal dessen Verfestigungskoeffizienten mit Verfestigungsexponenten. Siehe auch Kapitel 2.3.1 und
Formel 18 auf Seite 36. Diese Koeffizienten und Exponenten wurden aus verschiedenen Literatur-
stellen entnommen, siehe Tabelle 2-4.

Tabelle 2-4: Zusammenfassung verschiedener Verfestigungskoeffizienten k;in krz-Eisen, fiir interstitielle und substi-
tuierende Elemente aus der Literatur, Tabelle aus [102]; Literaturangaben aktualisiert.

Interstitiell (int.) od.
Element L ki, MPalwt% Referenz
substituierend (sub.)

Al sub. 27,5 [120]
1722,5 [121] in ref. [122]

C int.
1171,3 [9] in ref. [122]

Cr sub. 9,5 [120]

Co sub. 12,5 [120]

Cu sub. 40 [123]

Mn sub. 48 [120]

Mo sub. 66 [120]

N int. 1722,5 [119]

Ni sub. 42 [120]

Si sub. 76 [120]

\' sub. 27,5 [120]

w sub. 76 [120]

Ti sub. 96,5 [120]

In Kombination mit Ergebnissen aus der kinetischen Simulation wird das Modell unter anderem auf
verschiedene 9-12% Chromstahle angewendet. Die Entwicklung der mechanischen Eigenschaften,
wie z.B. der Festigkeit wahrend verschiedener Warmebehandlungen und Betriebsbedingungen
wird dargestellt. Das eingefuhrte Modell wird von Holzer [102] auf den 11% Cr-Stahl D1 angewen-
det, um die 0,2% Dehngrenze fiir verschiedene Temperzeiten (zwischen 2 und 24 Stunden) bei
720°C zu bestimmen.

Die simulierten Parameter Mischkristallverfestigung und Ausscheidungsverfestigung wurden ana-
lysiert, und zusatzliche Festigkeitsverteilungen wurden anhand von Literaturdaten evaluiert.
Experimentelle Daten und vorhergesagte Festigkeit stimmten gut tGberein [102].
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2.4 Zahigkeitsmodellierung

2.41 Grundbegriffe

Zahigkeit beschreibt die Widerstandsfahigkeit eines Werkstoffes gegen Rissausbreitung [124].
Zahigkeitseigenschaften eines Werkstoffes kénnen durch den technologischen Kennwert der
Kerbschlagarbeit, mittels Kerbschlagbiegeversuch bestimmt werden. Ein echter Materialkennwert
zur Beschreibung der Zahigkeit ware z.B. die Bruchzahigkeit K,c oder der Ji-Wert.

Der Kerbschlagbiegeversuch wurde zu Beginn des 20. Jahrhunderts von Augustin Charpy [125] als
Verfahren der Werkstoffprifung eingefuhrt, und wird heute in fast unveranderter Form, normiert
nach DIN EN ISO 148-1 [126], verwendet. Ein Pendelhammer wird von einer Hohe h* los gelassen,
und fallt mit einer entsprechenden kinetischen Energie auf die gekerbte Probe und durchbricht
diese. Im Moment des Aufschlagens auf die Probe wird ein Teil der kinetischen Energie des Ham-
mers durch Verformungsprozesse in der Probe absorbiert [127]. Der Betrag dieser absorbierten
Energie ist je nach Material und Temperatur unterschiedlich. Um diesen Betrag schwingt der Pen-
delhammer auf der anderen Seite weniger hoch h und Uber die Hoéhendifferenz wird die
Kerbschlagarbeit A, in Joule ermittelt.

A,=mg(h' —h) Formel 24
Avevereeverennn Kerbschlagarbeit in Joule
Mm..............Masse des Pendelhammers in kg
gewerueoneFallbeschleunigung (Erde: 9,81 m/s?)

(h' — h)...Fallhéhe - Steighéhe des Pendelhammers

Pendelhammer vor dem Schlag

Pendelhammer
nach dem Schiag

Fallhéhe hy

Kerbschlag - s
probe
1
)

Abbildung 2-17: (links) Kerbschlaghammer TU-Graz 2014 und (rechts) schematische Darstellung des
Funktionsprinzips eines Kerbschlaghammer [127,128].

Die Zahigkeit hangt zum einen vom Werkstoff (Geflige, Ausscheidungen, Einschlisse) ab und zum
anderen von Beanspruchungsbedingungen, wie Spannungszustand, Probentemperatur und Ver-
formungsgeschwindigkeit.
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2.41.1 Klassischer Kerbschlagbiegeversuch

Beim klassischen Kerbschlagbiegeversuch, ohne Instrumentierung, werden die bei verschiedenen
Temperaturen ermittelten A, (J) Werte Uber die jeweilige Priuftemperatur T (°C) in ein Diagramm
eingetragen [129]. Zu sehen ist eine charakteristische Kurve, die Hochlage, Tieflage und Uber-
gangsbereich des Zahigkeitsverlaufes anzeigt.

Im Lehrbuch Werkstoffkunde von W. WeiRbach [130] wird auch der Zusammenhang zwischen der
Kerbschlagarbeit und dem Kristallsystem eines Materials hervorgehoben: Kubisch flachenzentrier-
te Materialien (kfz), wie Kupfer, Aluminium und austenitische Stdhle haben keinen
Ubergangsbereich - sie brechen auch bei tieferen Temperaturen duktil. Anders die Stahle mit ku-
bisch raumzentriertem Kristallsystem (krz), sie zeigen einen charakteristischen Kurvenverlauf und
werden unterhalb der Ubergangstemperatur sprodbrechend. Abbildung 2-18 zeigt den Zusammen-
hang [131]:

u Hachlage

Temperatur

Abbildung 2-18: (links) Kerbschlagarbeit A, liber der Temperatur; (rechts) Auswertung des kristallinen Bruchanteils
und der lateralen Breitung [131]. FR=Fldchenanteil des kristallinen Flecks an der gesamten Bruchfldche;
LB=laterale Breitung der Probe.

Werkstoffe mit kubisch-raumzentrierter Gitterstruktur zeigen in Abhangigkeit von der Temperatur
eine signifikante Anderung der Kerbschlagarbeit. Dieser Ubergang vom zéhen zum spréden Ver-
halten erfolgt je nach Werkstoff in einem mehr oder weniger ausgepragten Temperaturbereich, der
durch die Ubergangstemperatur Ty charakterisiert wird [132].

Haufig wird auch die T,7 Temperatur betrachtet, also jene Temperatur bei der ein Werkstoff die
Kerbschlagarbeit von 27J erreicht. Alternativ wird auch von der Tyse-Temperatur gesprochen,
siehe Abbildung 2-18 (rechts), also jene Temperatur bei der der kristalline Fleck die Halfte der
Bruchflache einnimmt. Weiters kann die Ubergangstemperatur auch als Tyo4 angegeben werden,
dies entspricht der Temperatur bei 0,4mm lateraler Breitung.

Die Festlegung zur Bestimmung der Ubergangstemperatur bei 27 J hat wohl ihren Ursprung in der
Seefahrt. Wahrend des 2. Weltkrieges kam es bei den amerikanischen ‘Liberty Schiffen’ zum
Sprédbruchversagen von zahlreichen Schweilindhten — die Schiffe barsten regelrecht auseinan-
der. Entsprechende Schadensanalysen haben gezeigt, dass es bei vielen Werkstoffen bei tiefen
Temperaturen zu einem signifikanten Abfall der Kerbschlagarbeit kommt [133].

Im Jahr 1948 wurde in einem Paper von Williams und Ellinger [134] auf Basis des Fallgewicht-
Versuchs nach Pellini die Empfehlung abgegeben, mindestens 15ft-Ib (feet pound) als minimale
Zahigkeitsforderung flr Werkstoffe bei Betriebstemperatur zu erfillen.
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Wahrscheinlich wurden daraus durch Hinzufligen von Sicherheiten 20ft-Ib, die umgerechnet 27J
entsprechen [129].

Mit der Entstehung der modernen Bruchmechanik etwa zu dieser Zeit, wurde auch begonnen, aus
Kerbschlagtestresultaten bruchmechanische Parameter abzuleiten. Im British Standard [135] sind
einige Methoden, insbesondere das Master-Curve Konzept, beschrieben.

Durch den Steilabfall der Kerbschlagzahigkeit an der Ubergangstemperatur ergibt sich fiir eine
Ausgleichsfunktion ein sigmoidaler Verlauf. Mathematisch beschrieben werden kann dieser Verlauf
durch den Ansatz von Hofer-Hung-Glnes [136], welcher auch die Temperaturabhangigkeit der
Kerbschlagzahigkeit in der Hochlage und Tieflage berlcksichtigt.

Einfach beschrieben bedient sich dieses Modell dreier Ausgleichsgeraden durch Messpunkte von
Hochlage, Tieflage und Ubergangsbereich, siehe Abbildung 2-19. In diese Ausgleichsgeraden wird
eine Normalverteilungsfunktion nach Gauf3 hineingelegt. Als zusatzliche Parameter der Funktion
kommen die (sich andernde) Wahrscheinlichkeit fir einen duktilen Bruch und die Varianz der Ver-
teilung ins Spiel. Diese beiden Parameter kénnen, wiederum in Abhangigkeit von Temperatur, mit
den Ausgleichsgeraden beschrieben werden.

a(T) = ag + BT + [ag — ag + (Bag—PBs)T1pa Formel 25
1T _x-Tg)?

pa(T) = W_Z_nf—273 e o dx Formel 26

pa(T) = al)-as—psT Formel 27

ag—as+(Ba—Ps)T

Asd x-Achse bei T=0,

Bsd Steigung der Ausgleichsgeraden

Dsd Wahrscheinlichkeit fiir Sprod- oder Zihbruch
s,d Index fiir sprod oder duktil

T Priiftemperatur
To Ubergangstemperatur
b? Parameter entspricht der Varianz einer Normalverteilung

Der Bruch wird mit steigender Temperatur zunehmend duktil. Die Zuwachsrate im Ubergangsbe-
reich folgt einer Normalverteilung.

A, aq(T) = ag + BaT

-
~~~~~
-

Abbildung 2-19: Visualisierung der Formeln von Hofer-Hung-Giines [136].
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2.4.1.2 Instrumentierter Kerbschlagbiegeversuch

Eine andere Mdglichkeit zur Ermittlung der Kerbschlagarbeit ist die Aufzeichnung einer Kraft (F) —
Durchbiegungskurve (s) nach ONORM EN ISO 14556 [137]. Die Flache unter der Kurve ergibt
ebenfalls den Kerbschlagarbeitswert, dieses Prinzip wird beim instrumentierten Kerbschlagbiege-
versuch angewendet.

Ay = fssot F(s)ds Formel 28

Die Flache unter der Kraft — Durchbiegungskurve (siehe Abbildung 2-20) reprasentiert die von der
Probe wahrend des Versuchs verbrauchte Schlagarbeit 4, .

24 F—=F;

19 | &

<.
666 & & 4 & o 00

214 - .
S~
£ 31
© % .
9 15 F, S
: a 3¢
* 0: *
. 3
4 F,
1 _’ T T T T T T T #
0 1 2 3 4 5 6 7 8
So St

Durchbiegung /mm

Abbildung 2-20: Instrumentierter Kerbschlagbiegeversuch, gemessene Kraft-Durchbiegung-Kurve [128].

Die Kraftmessung erfolgt mit mindestens zwei Dehnungsmessstreifen die an die Hammerfinne
angebracht sind. Die Durchbiegung wird aus der Kraft-Zeit-Messung ermittelt oder kann mithilfe
optischer, induktiver oder kapazitiver Aufnehmer gemessen werden.

Aus dem aufgezeichneten Diagramm kann der Beginn eines Sprédbruches und das Auffangen des
Risses (Rissstopp) ermittelt werden [129]. Die in Abbildung 2-20 verwendeten Abklrzungen wer-
den nach zitierter Norm wie folgt erklart:

Fgy  FlieRkraft: Kraft an der Ubergangsstelle vom linear ansteigenden Teil zum gekrimmt an-
steigenden Teil der Kraft-Durchbiegung-Kurve. Sie kennzeichnet in erster Naherung den
Eintritt der Vollplastifizierung des Ligaments der Probe.

Fm Hochstkraft: Maximalkraft im Verlauf der Kraft-Durchbiegung-Kurve.

Fiu Kraft der Risseinleitung: Kraft beim Beginn des Steilabfalls der Kraft-Durchbiegung-Kurve.
Sie kennzeichnet den Beginn der instabilen Rissausbreitung.

Fa Kraft bei Rissauffangen: Kraft am Ende der instabilen Rissausbreitung.
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Mit wenigen Worten kann das Bruchgeschehen beim Versuch folgendermalfien beschrieben wer-
den:

Zwischen den Kraften Fq, und Fp, treten erste Mikrorisse auf, deren Auftreten hangt stark von
Kerbform ab. Die Mikrorisse erreichen hierbei noch nicht die fiir den Bruch erforderliche Lange. Ab
Kraft F;, breitet sich im Kerbquerschnitt ein Riss aus, welcher einen Spaltbruch erzeugt, hierbei fallt
die Last nahezu senkrecht ab. Bei Kraft F, kommt der bei Fj, beginnende schnelle Riss zum Still-
stand, noch bevor die Probe ganz gebrochen ist. Im Querschnitt hat sich der Spannungszustand
so verandert, dass sich bis zum Ende des Versuches bei F; noch Verformungsbriiche bilden.

Analog dazu werden die Werte der Durchbiegung sgy, sm Siu und s, genannt, die Gesamtdurchbie-
gung wird als s; bezeichnet. Die Schlagarbeit bei Hochstkraft hat das Kirzel Wy, und die
Gesamtschlagarbeit W;. Zur Auswertung der Kraft-Durchbiegungskurven mittels Ausgleichsfunkti-
onen beschreibt die Norm sechs verschiedene Brucharten, siehe Tabelle 2-5.

Bei jeder Messkurve muss individuell entschieden werden, nach welcher Bruchart die Messung
ausgewertet wird. Die Kraft-Durchbiegungskurven unterscheiden sich haufig auch bei identen Wer-
ten der Kerbschlagarbeit in ihrer Form.

Tabelle 2-5: Charakteristische Brucharten — Méglichkeiten zur Auswertung nach Norm [137].
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2.4.2 Grundlagenmodelle fiir Festigkeit und Zahigkeit

Die aktuelle Literatur zum Thema Zahigkeitsmodellierung, insbesondere Kerbschlagzahigkeit und
Bruchzahigkeit, bedient sich gleicher Grundmodelle (meist alteren Datums) und Begriffe, die dann
vom jeweiligen Autor modifiziert und auf den jeweiligen Werkstoff angepasst werden.

Als kleine Auswahl von Grundmodellen die sich nicht hauptsachlich auf die Zahigkeit, sondern
auch auf andere mechanische Eigenschaften beziehen (vorwiegend Festigkeit und Harte) sind zu
nennen:

e Griffith Konzept mit Verbesserungen von Irwin und Orowan
¢ Versetzungsmodell nach Taylor

e Weibull Modell und die Likelihood Methode

e Modell von Peierls-Nabarro

e GND Modell von Asbhy

Im Folgenden werden diese Modelle genauer erortert:

2.4.2.1 Griffith Konzept

Griffith’s Betrachtungen legten den historischen und wissenschaftlichen Grundstein zur Bruchme-
chanik [138]. Auf Basis der Energieerhaltungssatze postulierte er in einer Veroffentlichung im
Jahre 1920 [139] die fundamentale Theorie der Energiebilanz beim Bruchgeschehen. In seiner
Veroéffentlichung verwendete er die Ergebnisse von Inglis aus dem Jahr 1913 [140], wo aus der
Elastizitatstheorie die Spannungskonzentrationen rund um ein elliptisches Loch ermittelt wurden.
Das Griffith Konzept besagt, dass die Bruchspannung eine Funktion der RissgréfRe und der Grenz-
flachenenergie in den Bruchflachen ist.

nyE

% = |20-v9a Formel 29
of Bruchspannung
4 Oberflichenenergie
a RissgrolSe
v Poissonzahl (0,3)
E E-Modul (210 GPa)

Griffith’s Formel ist nur fir sehr sprode Materialien, wie beispielsweise Glas, giiltig. Fir Metalle war
das Modell nicht geeignet, wurde aber spater von Irwin [141] und Orowan [142] unabhangig vonei-

nander modifiziert.
of = /M Formel 30
Ta

Die verbesserte Formel berlcksichtigt auch die Energie der plastischen Deformation y,. Orowan
studierte die plastische Verformung direkt neben den Spaltflachen. Anhand der Tiefe der Verfor-
mungsriefen bestimmte er den Parameter y,.
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Jedoch war es Irwin, der aus Giriffith’s Arbeit die Linear-Elastische Bruchmechanik (LEBM) entwi-
ckelte, zuerst mit Energieparametern und spater mit dem Spannungsintensitatsfaktor K [143].

Das Modell von Griffith wird in dieser Arbeit zu den Grundlagenmodellen gezahlt, weil die betrach-
tete Oberflachen- oder Grenzflachenenergie y die zerbrochenen Bindungen pro Flacheneinheit
widerspiegelt. Dieser atomistische und sehr allgemeine Ansatz findet sich auch in der Beschrei-
bung der Mikrostruktur. y ist somit ein wichtiger Term der sowohl mikrostrukturelle als auch
mechanische Eigenschaften beschreiben kann. In neueren Verdffentlichungen werden Giriffith’s
Betrachtungen fiir bruchmechanische Aufgabenstellungen von Kolednik [144] und fir die Modellie-
rung des sprod-zahen Ubergansbereiches von Zhao [145] angewendet.

2.4.2.2 Taylor Modell

Die nachste FundamentalgroRe fiir die Beschreibung von mechanischen Eigenschaften und fiir die
Beschreibung der Mikrostruktur ist die Versetzungsdichte p. Begriff und Term stammen von Taylor
[113,146] der herausfand, dass plastische Deformation als ein Gleiten in kleinen Betrachtungsein-
heiten erklart werden kann. Taylor gab diesen ,Gleiteinheiten® den Namen Versetzungen.Die
Theorie, welche elastische Felder von Defekten beschreibt, stammt urspriinglich von Volterra [147]
aus dem Jahr 1907. Sie wurde von Taylor aufgegriffen und weiterentwickelt.

Er schreibt, dass die Ausbreitung einer Gleitebene analog zur Rissausbreitung verlauft, welche
man auch als eine Funktion der Zahigkeit beschreiben kann. So wird zwischen der Versetzungs-
bewegung welche die Festigkeit eines Materials charakterisiert und der Versetzungsbewegung die
analog mit einer Rissausbreitung einhergeht, also die Zahigkeit charakterisiert, ein Bezug geschaf-
fen. Die Formel von Taylor fur die Schubspannung ist schon im Kapitel 2.3.4 auf Seite 38 als
Formel 21 angegeben.

2.4.2.3 Weibull Modell

Das Weibull Modell aus dem Jahre 1939 [148] baut eine Briicke zwischen Statistik und mechani-
schen Eigenschaften. Weibull verglich experimentelle Ergebnisse mit berechneten
Bruchfestigkeitswerten. Die beobachteten Abweichungen kompensierte er mit einer statistischen
Verteilungsfunktion. Die Bruchwahrscheinlichkeit Pr bei beliebiger Spannungsverteilung o in einem
Volumen V kann bestimmt werden durch:

log(1-pP;) =~ (G—W)m av Formel 31

oy

oy ist die sogenannte Weibullspannung, o, und m bezeichnen die Weibullparameter, wobei ou eine
Weibullreferenzspannung bezeichnet, und m ein werkstoffspezifischer Exponent ist.

Die einzelnen Parameter werden oftmals iterativ ermittelt, also aus der Verteilung der
Weibullspannung o, wird ein Weibullexponent m berechnet, das nimmt wiederum Einfluss auf die
Weibullspannung. Eine Ermittlung der Weibullparameter kann auch mit der Maximum-Likelihood-
Methode [149] durchgefiihrt werden, einem Schatzverfahren zur Ermittlung der plausibelsten Pa-
rameterwerte.
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Hierzu wird der gewahlten Stichprobe unter allen méglichen Stichproben die gréfite Wahrschein-
lichkeit verleihen. Das Konfidenzintervall um diese Schatzwerte sind umso enger, je groRer die
Stichprobe ist, d.h. je mehr Proben getestet werden. Einzelne GréRen fiir die Verteilungsfunktion
werden mit Hilfe von Monte-Carlo-Simulationen bestimmt [150].

2.4.2.4 Peierls-Nabarro Spannung

Im Jahr 1940 veroffentlichte Peierls [151] Berechnungen zur VersetzungsgréfRe und der kritischen
Schubspannung fir Versetzungsbewegung. Er fand heraus dass diese beiden Grélen sehr stark
von der Poissonzahl abhangig sind. Im Jahr 1947 erweiterte Nabarro [152] die Peierls Formel. Nun
wird die Peierls-Nabarro Spannung tpgy folgendermafen definiert.

2nw
oy = Ge b mit W =-—— Formel 32
1

-V
Wobei W die Versetzungsbreite darstellt, ¢ den Schermodul, v die Poissonzahl, b ist der zwischen-
atomare Abstand und a der Gleitebenenabstand. Die Peierls-Nabarro Spannung beschreibt die
Schubspannung der Versetzungsbewegungen, welche zu plastischer Deformation und Schadigung
fuhrt. Das macht es zu einem Grundlagenmodell fir Zahigkeitsmodellierung. Diese Betrachtungen
wurden von Rice [153,154] aufgegriffen um die plastische Verformung in einer Rissspitze zu be-
schreiben.

2.4.2.5 Ashby’s geometrisch nétige Versetzungen

Ashby veroffentlichte im Jahr 1970 allgemeine Betrachtungen zum Thema geometrisch nétige Ver-
setzungen oder GND’s (geometrical necessary dislocations) [155]. Er stellte fest, dass die
Kaltverfestigung in mehrphasigen Legierungen aufgrund von Versetzungen viel schneller ablauft
als in reinen Einkristallen. In mehrphasigen Legierungen verformen sich die verschiedenen Phasen
ungleich. Einzelne Komponenten verformen sich weniger als andere, so kommt es zu Verfor-
mungsgradienten. Solche Versetzungen, die Verformungsgradienten beginstigen sind
~-geometrisch nétig”“ also GND'’s.

Im Gegensatz dazu stehen die SSD’s (statistically stored dislocations) welche keinen Einfluss auf
die Deformation haben. Die geometrische Gleitdistanz ist ein charakteristischer Mikrostrukturpara-
meter, sie gibt an, wie sich die Versetzungen unter Zugbelastung akkumulieren.

Die GND'’s tragen zweifach zur Verfestigung bei, sie stellen sich dem Gleiten als Hindernisse in
den Weg, und im Kollektiv erzeugen sie einen weitreichenden inneren Widerstand (back-stress).
Die Schubspannung wird mit der Versetzungsdichte lber die Taylor'sche Gleichung, siehe Kapitel
2.3.4 auf Seite 37, in Beziehung gebracht. Die Versetzungsdichte eines plastisch verformten Mate-
rials setzt sich nach der GND Theorie aus statistisch zufallsverteilter Versetzungsdichte ps und

,geometrisch erforderlicher’ Versetzungsdichte p; zusammen:

p = ps+pg Formel 33

Die geometrische Versetzungsdichte p; ist ihrerseits eine Funktion des Grenzverlaufes der plasti-
schen Deformation (bzw. des plastischen Dehnungsgradienten) n” und des Nye-Faktors .
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Dieser wurde von Arsenlis und Parks [156] eingefiihrt und soll den kristallografischen Einfluss be-
ricksichtigen:

-nP
P =T Formel 34
n? plastischer Dehnungsgradient
7 Nye Faktor
b Burgersvektor

Die Fliespannung kann mit der Schubspannung Utber den Taylor-Faktor M in Beziehung gesetzt
werden. Da der plastische Dehnungsgradient in eine einachsige Spannung mindet [157], ent-
spricht dies nach der Von Mises Spannung (Gestaltanderungsenergie) dem Term M=y/3. Durch
Multiplizieren dieses Terms mit der Taylor'schen Schubspannung kann die Flielispannung ofow Wie
folgt ausgeschrieben werden:

Oflow = V3 aGb./pg Formel 35
b Burgersvektor
G Schermodul
a Korrekturfaktor
Ps statistische Versetzungsdichte

Ausgangspunkt fur die Bestimmung der verschiedenen Anteile der Versetzungsdichte sind Mikro-
hartemessungen. Durch das Eindringen des Prifdiamanten (mit einer bestimmten Geometrie)
entstehen nach Nix und Gao [158] geometrisch notwendige Versetzungen. Angenommen wird,
dass an der Eindringspitze kreisformige Bogen, also Frank Read Quellen, mit dem Burgersvektor
normal zur Oberflache entstehen, und dass sich die resultierende Versetzungsdichte beschreiben
Iasst durch:

P = L_32 tan Formel 36
14 mhd

Gesamtlinge der erzeugten Bogen
Sphdrisches Volumen
Burgersvektor
FEindringdurchmesser
Eindringwinkel

DA

Das GND Konzept wurde in Kombination mit anderen Modellen flr Zahigkeitsvorhersagen ver-
wendet. Beispielsweise von Nazari [159] und Gur [160], wo die Brinell-Harte in Relation zur
Kerbschlagzahigkeit gesetzt wurde. Diese beiden Autoren greifen auf Baron zuriick [161] welcher
die Brinell-Harte (HB) in Bezug zur Bruchzahigkeit setzte.

2.4.3 Zahigkeitsmodelle

Bei den Grundlagenmodellen wurden Ansatze aufgezeigt, die zur Zahigkeitsmodellierung aber
auch zur Modellierung anderer mechanischer Eigenschaften verwendet werden.
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Die Dissertation von Bernauer [150] beschaftigt sich mit Konzepten, die eine quantitative Beschrei-
bung und Voraussage des Eintritts von Spaltbruch im spréd-duktilen Ubergangsbereich zum Ziel
haben. Modelle fir duktile Materialschadigung und das Risswachstum mit der Berechnung von
Spaltbruchwahrscheinlichkeiten werden verglichen. Einige der vorgestellten Modelle werden in der
Dissertation Bernauer aufgezeigt.

Modelle die sich speziell auf die Zahigkeit beziehen oder Zahigkeitsbetrachtungen von Grundmo-
dellen ableiten sind wie folgt angefiihrt:

e Das GTN — Gurson-Tvergaard-Needleman-Schadigungsmodell — Zahbruch.

Das Beremin Modell - Sprodbruch.
= local approach” auf Basis der Weibull Statistik
= ,global approch®

Das Rousselier Modell basierend auf Gurson

MSG (mechanism-based strain gradient) Modell als Basis fir viele neuere Modelle

Weiterentwicklung und Kombination der Modelle

Um die Zusammenhange zu verdeutlichen, wurden in Abbildung 2-21 die Verbindungen der Model-
le untereinander hierarchisch aufgezeichnet.

Die grauen ,Basisfelder stellen die allgemeinen Grundlagenmodelle dar, der darliber liegende
blaue Pfeil bezeichnet die Zahigkeitsmodelle, um die sich referenzierende Veréffentlichungen neu-
eren Datums scharen. Die Darstellung ist durchaus nicht vollstandig, es werden lediglich einige
wenige Modelle in Verbindung zueinander gebracht.

Rossoll Tangui
(2002) / (2005)

4 v 0w N
GTN Beremin Rousselier MSG

(1977) (1983) (1987) (1999)

-,\ Munstermann | . Nazari -
o~ (2005) 7 (2011)
Baron : . . Zhao
' ). Koldenik v
(199‘3) v 7 &)88; v Gomy
Griffith ‘ Tavl \ Weibull Peierls
i) aylor eibu
(1920) (1934) (1939) Nabarro
(1947)

Abbildung 2-21: Modelliibersicht Basisfelder (grau) — Grundlagenmodelle; gro3er Pfeil (blau) — Z&higkeitsmodelle,
restliche Felder — Modellerweiterungen und Anwendungen.
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2.4.3.1 Das GTN - Gurson-Tvergaard-Needleman-Schadigungsmodell

Dieses Modell bezieht sich nur auf Zahbruch. Das von Needleman und Tvergaard [162-164] modi-
fizierte Gurson-Modell [165] (GTN) berechnet das makroskopische Werkstoffverhalten aus der
mikroskopischen Hohlraumentwicklung. Miinstermann [166] beschreibt dieses Modell folgender-
mafRen: Dem GTN-Modell liegt ein duktiles Modellmaterial, das aus einem Matrixmaterial und
einem Hohlraum (zylinder- oder kugelférmig) besteht, zugrunde.

,FUr das Modellmaterial wird eine FlieRgleichung formuliert, welche die Existenz und das
Wachstum des Hohlraums berlicksichtigt. Die Eigenschaften des realen Materials werden
dem Modellmaterial in Form von Gleichungen zugewiesen. Dazu zahlen neben dem Fes-
tigkeits- und Verformungsverhalten auch die Hohlraumwachstums- und -nukleations-
eigenschaften. Das auf der Fliegleichung nach Von Mises basierende Flie3potenzial des
GTN-Modells fir einen kugelférmigen Hohlraum in einer kugelférmigen Matrix wird durch
folgende Gleichung ausgedriickt.”

® =% 4 2q,f* cosh (qu G—”) - (1 +q3f*2) Formel 37
oy 2 oy
@ FliefSpotenzial des GTN Modells
ov Deviatorischer Spannungsanteil - von Mises Spannung
OH Hydrostatischer Spannungsanteil
oy mittlere einachsige Vergleichsspannung des Matrixmaterials
q1, qz qszFitparameter nach Tvergaard und Needleman
f* Modifiziertes spezifisches Hohlraumvolumen

FUr einen Hohlraumanteil von f*=0 ergibt sich das urspriingliche FlieRpotenzial nach ,Von Mises".
Das Hohlraumvolumen hangt von den wirkenden hydrostatischen Spannungen ab. Deviatorische
Spannungen hingegen bewirken Formanderungen des Hohlraums.

Das in der Gleichung angegebene modifizierte spezifische Hohlraumvolumen f* entspricht nicht
dem realen spezifischen Hohlraumvolumen f, sondern wurde modifiziert, um dem beschleunigten
Tragfahigkeitsverlust einer Struktur bei Uberschreiten eines kritischen Hohlraumvolumens f. zu
berticksichtigen. Eigentlich beschreibt das Modell den Erweichungseffekt welcher durch Poren
zustande kommt, und zugleich kann es die Wachstumsrate der Poren wahrend der Verformung
durch den plastischen Dehnungstensor vorhersagen.

Bei Materialien mit inkoharenten Einschliissen wie MnS oder TiO,, kdnnen schon in einem frihen
Verformungsstadium Poren an diesen sproden Einschliissen nukleieren. Ruggieri [167] schlagt fur
diese Materialien ein Poren-Cluster Nukleationsmodell vor. Fiir Materialien wo Poren hauptsachlich
an Karbiden oder intermetallischen Phasen nukleieren, kann ein kontinuierliches Modell verwendet
werden. In einem kontinuierlichen Modell ist die Anzahl der entstehenden Poren proportional zur
plastischen Dehnung.

Das GTN Modell wurde von Rossoll [168] zur numerischen Simulation der Bruchzahigkeit in der
Zahigkeits-Hochlage verwendet, zudem baute Rossoll sein Modell aus, um Spannungs-
Dehnungskurven von instrumentierten Kerbschlagbiegeversuchen zu simulieren. Auch Zhang [169]
beschreibt den Zahbruch mit numerischen Methoden, wobei er sich an das urspringliche Gurson
Modell halt.
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2.4.3.2 Das Beremin Modell

Zur Beschreibung von Sprodbruch oder Spaltbruch eignet sich das 1983 veréffentlichte Beremin
Modell [170], ein mikromechanisches, statistisches Versagensmodell, das beim Erreichen eines
kritischen Spannungszustands Spaltbruch voraussagt.

Im nicht kritischen Bereich beschreibt das Hook'sche Gesetz die Abhangigkeit des elastischen
Dehnungsanteils vom Spannungszustand. Der plastische Anteil wird nach der Flieregel, die Von
Mises aufgestellt hat berechnet. Irreversible Verzerrungen treten auf, wenn die Vergleichsspan-
nung groflRer ist als die einachsige FlieBspannung, die vom Werkstoff und dessen
Belastungsgeschichte abhangt. Die FlieBspannung nimmt mit der plastischen Dehnung unabhan-
gig vom Belastungsweg zu und kann durch eine skalare GroR3e, die plastische Vergleichsdehnung,
beschrieben werden.

Bei Bruchversagen ist die Modellierung des Werkstoffverhaltens komplizierter. Je nach Werkstoff
und Beanspruchungssituation wird ein spezielles Versagensmodell gewahlt, dessen Parameter
aus Experimenten bestimmt werden. Mikromechanische Schadigungsmodelle und die nichtlineare
Bruchmechanik [171] sind eine Weiterentwicklung hinsichtlich der Geometrieabhangigkeit der Ver-
sagenskonzepte. Die klassische Bruchmechanik kann nur beim Vorhandensein von Rissen
angewendet werden, sie vermag den Vorgang der Rissbildung nicht zu beschreiben [150].

Ein Bruch wird durch die Auflésung des inneren Zusammenhalts, durch die Bildung von Hohlrau-
men, Rissen oder anderen Diskontinuitdten, also durch Schadigung verursacht.
Schadigungsparameter in der Fliel3funktion berticksichtigen somit auch die Verformung [172].

Das Modell beinhaltet ein Versagenskriterium [150], also eine Bedingung, unter der ein definierter
physikalischer Zustand in einen davon abgegrenzten, zweiten Ubergeht. Dies ist als Ungleichung
formulierbar, wobei die Beanspruchungsgrofie A(oy,ejfi) durch den Spannungszustand oy, den
Dehnungszustand &; und durch eine inneren Variable f; eindeutig definiert ist. Versagen oder Bruch
tritt ein, wenn folgende Bedingung erfillt ist:

A(aij, €, fr) = 0(x;) Formel 38

O(y) ist eine materialabhangige GroRe, die nicht vom Beanspruchungszustand und der Probenge-
ometrie, sondern von externen Parametern y1 wie der Temperatur abhangt. Versagen tritt ein,
sobald A(oy, g, f) einen materialabhangigen Wert ©(y) GUberschreitet.

Beremin’s lokales Modell (local approach) [173] basiert auf Weibull’s Statistik [148] und auf
Schadigungsmechanismen. Es vergleicht mikro- und mesoskopische Beanspruchungsgrofien mit

dem Material ®(y1) an lokalen Stellen. Beremin hat daraus ein Spaltbruchmodell fir Bauteile aus
ferritischen Stahlen, bei denen Mikrorisse das Versagen verursachen, entwickelt. Seine Grundan-
nahmen sind in Abbildung 2-22 dargestellt.

Lokales Weakest-Link
I

Mikrorissverteilung Spaltbruchkriterium Annahme

Abbildung 2-22: Grundannahmen des Beremin Modells, aus [150].
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Annahmen zur Mikrorissverteilung: Zur Wahrscheinlichkeitsberechnung von Verteilung und Lange
der Mikrorisse wird auf das Weibull-Modell zurtickgegriffen. Da fir die Mikrorissbildung Verset-
zungsbewegungen naétig sind, und somit plastische Deformationen fiir Spaltbruch in einem Metall
vorausgesetzt werden, wird ausschlieBlich die plastische Zone betrachtet.

Annahmen zum lokalen Spaltbruchkriterium: Fiir den Zusammenhang zwischen der Mikrorisslange
I'und der fir das Ausbreiten des Mikrorisses kritischen Spannung oc gilt das Griffith‘'sche Kriterium:

o= |7 Formel 39

wobei C eine werkstoffabhangige Konstante bezeichnet.

Weakest-Link-Annahme: Unter der Annahme dass viele Mikrorisse in der Struktur vorhanden sind
und sich gegenseitig nicht beeinflussen, wird das Versagen der ganzen Struktur von einem Mikro-
riss - dem gefahrlichsten - ausgeldst. Das ist die Hypothese des schwachsten Glieds. In einer
Struktur mit vielen Mikrorissen, kommt es immer zum Versagen am kritischsten Riss.

Beremin’s globales Modell (Global Approach) [150] vergleicht eine makroskopische Beanspru-

chungsgrofle mit der materialabhangigen Groflde @(yi). Die klassische Bruchmechanik bedient sich
solcher Versagensmodelle. Beispiele fiir die Beanspruchungsgroflen A aus Formel 35 sind in der
Bruchmechanik J oder Ki. Diese Werte werden mit Werkstoffkennwerten @&, welche nicht vom Be-
anspruchungszustand abhangen und den Widerstand des Werkstoffs gegen Bildung oder
Ausbreitung eines Risses charakterisieren, verglichen. Die Werkstoffkennwerte kdnnen in diesem
Modell als Zahigkeitskennwerte J, oder K¢ aufgefasst werden.

Beremin’s Modelle, die flr den Sprodbruch glltig sind, wurden beispielsweise von Tanguy [174]
verwendet, um die Ubergangstemperatur DBT (ductile to brittle temperature) zu berechnen.
Rossoll [168,175] hat die sprod-zah Ubergangskurve fiir ferritische Stahle mithilfe der Anséatze von
Beremin simuliert. In Kombination mit dem GTN-Modell fiir Zahbruch hat Béhme [176] Beremin's
Modelle verwendet, um instrumentierte Kerbschlagbiegeversuche zu analysieren.

2.4.3.3 Rousselier Modell

Basierend auf dem Gurson Modell [165] formulierte Rousselier sein Modell im Jahr 1987 [177]. Es
teilt das thermodynamische Potential in einen elastischen ¢, einen plastischen @ und in einen
Schadigungsteil ¢4 (damage). Dadurch kann das Wachstum von Poren, das abhangt von eleati-
scher Dehnung ¢, plastischer Dehnung &,» und einem Schadensparameter £, beschrieben
werden.

D =D (g,) + D (spM) + Dy (R) Formel 40

Rousselier leitet ein FlieRpotential aus einer erweiterten von Mises Fliebedingung mit einem
Schadigungs- und einem Verfestigungsterm ab [178]. Dieses Modell das auch Porenvolumsanteile
bertcksichtigt, wird vielfach zur Schadensimulation eingesetzt. Beispielsweise verwenden es
Tanguy und Bernauer [174,179]. Auch firr Kriechfestigkeitsanalysen kann dieses Modell hinzuge-
zogen werden. So setzt es Besson [180] zur Simulation von geschweildten Rohren aus P/T 91
Stahl ein.
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2.4.3.4 MSG Modell

Eine Ableitung aus den é&lteren Zahbruchmodellen ist die ,auf Mechanismen basierende Deh-
nungsgradienten Plastizitatstheorie® oder MSG (mechanism-based strain gradient plasticity
theorie) von Gao, Huang und Nix [181,182] aus dem Jahr 1999.

Dieses Modell wird hier erwahnt, da es in neueren Publikationen [157,159,183-185] zum Thema
Zahigkeitsmodellierung ofters aufgegriffen wird. Das MSG Modell bedient sich auch der GND (ge-
ometrical necessary dislocations) Theorie.

2.4.4 Weiterentwicklungen und Kombinationen der Modelle

2441 Auf Basis der Grundlagenmodelle

Baron [161] verwendet das Modell von Taylor, die Peierls Beziehung und den GND Ansatz. Er
bringt damit die Bruchzahigkeit Kic mit der FlielRgrenze zusammen. Die 0,2% Flielgrenze teilt er
zunachst in einen inneren (strukturabhangigen) Teil o;und einen temperaturabhangigen Teil o*.

Der ,innere Teil“ hangt von der Versetzungsdichte und von der Korngré3e ab.

o; = aGbp™%5 + kd > Formel 41

a.....Konstante
b......Burgersvektor
p......Versetzungsdichte
d.....Korngrifse
k......Hall-Petch FliefSkonstante
G.....Schubmodul

Es ist zu erkennen, dass dieser innere Teil der FlieRgrenze o; die Summe aus Versetzungsverfes-
tigung (Formel 21, Seite 38) und Korngrenzenverfestigung (Formel 19, Seite 37) ist. Der Anteil der
Versetzungsverfestigung wurde von Baron abgewandelt, die Versetzungsdichte geht nicht als Pro-
dukt der Wurzel als p®® in die Gleichung ein, sondern in ihrem Kehrwert als p~%°. Eine
Begriindung dafir ist in der Veroéffentlichung leider nicht zu finden. Ebenso wenig wird erlautert,
warum die Teilchenverfestigung, die Mischkristallverfestigung und die Ausscheidungsverfestigung
nicht berlcksichtigt werden. Dieses Modell wird dennoch kurz erklart, weil neuere Modellansatze
von Nazari [159] und Guir [160] darauf aufbauen.

Diesen inneren Teil der FlieRgrenze g; aus Formel 41 setzt Baron mit dem bruchmechanischen K¢
Wert in Beziehung. Den temperaturabhangigen Teil o* verknipft er mit der Peierls Spannung. Das
Verhaltnis zwischen Harte und Festigkeit (UTS...ultimate tensile strength) ist konstant [186], daher
wird aus dem postulierten, linearen Zusammenhang zwischen Kc und der inversen Zugfestigkeit,
ein linearer Zusammenhang zwischen Bruchzahigkeit Kic (auf y-Achse) und inverser Brinellharte

KIC/HB (auf x-Achse) abgeleitet. Dieser Ansatz eignet sich laut Autor jedoch nur bedingt und nur
im Bereich des Sprodbruches zu Vorhersagen.
Auf Basis des MSG Modelles, des GND Konzepts und der Kombinationsansatze von Baron, mo-

dellierten Nazari [159] und Gur [160] die Kerbschlagarbeit. Nazari untersuchte Schichtstahle, wo
auch Phaseniibergangsgradienten zu berticksichtigen waren.
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FUr das Verhaltnis Harte zu Festigkeit wird von Nazari der Taborfaktor 3 [186] eingesetzt. HV be-
zeichnet die Mikroharte nach Vickers und nach Einsetzen in die Grundgleichung Formel 32 ergibt
sich:

HV = 3v3aGb,/ps + pg Formel 42

Zur analytischen Modellierung der Kerbschlagzahigkeit wurde auf den Ansatz von Baron zurlck-
gegriffen, wo die Zahigkeit mit der Brinellharte in Verbindung gebracht wird. Auf eine weitere
Veroffentlichung von Gir [160] bezugnehmend, lasst sich die Relation zwischen Harte (nach
Vickers) und Kerbschlagarbeit wie folgt darstellen [183].

__ B(HV)

A, =
V" Hv-a

Formel 43

A B Konstanten
Ay Kerbschlagarbeit

HV Harte nach Vickers

Die Konstanten A und B lassen sich aus zuvor aufgestellten Beziehungen, empirischen Daten und
lterationen ermitteln [183]. Laut Autorenschaft waren die Ubereinstimmungen mit experimentellen
Daten sehr gut, dem kann entgegengestellt werden, dass bei der individuellen Einstellung der An-
passungskonstanten sehr viel Spielraum mdglich ist.

2.4.4.2 Auf Basis der Zahigkeitsmodelle

Rossoll [168] errechnete aus dem GTN Konzept und aus dem lokalen Ansatz des Beremin Modells
die Bruchzahigkeit Kic fir einen Stahl A508. Die Eingangsparameter wurden aus dem instrumen-
tierten Kerbschlagbiegeversuch erhalten und auch numerisch simuliert. In der Tieflage der
Kerbschlagarbeitskurve wurde die Bruchzahigkeit Uber das Master-Curve-Konzept aus Kerb-
schlagbiegewerten abgeleitet. Im Ubergangsbereich wurde das Beremin Modell verwendet. Bei
den Untersuchungen konnte die Bruchzahigkeit bis zu Temperaturen von -60°C gut vorhergesagt
werden, bei héheren Temperaturen war das Modell unzureichend.

Auch Tanguy [174] fiihrte eine numerische Simulation der Kerbschlagbiegeprifung im Ubergangs-
bereich flr den Stahl A508 durch. Das viskoplastische Temperaturverhalten des unbeschadigten
Materials und Rissanfang und —wachstum beim Kerbschlagbiegeversuch wurden untersucht. Zum
Einsatz kamen mehrere Zahigkeitsmodelle:

e Duktiles Versagen (Rousselier Modell): Die plastische Flieiflache des Materials hangt von
Aquivalenzspannung und von den Hauptspannungen ab. Zusatzlich wird f (Hohlraumvolu-
men) eingefuihrt und bericksichtigt.

o Elastoplastisches Verhalten: Die Dehngrenze des Materials wird als Funktion der Tempera-
tur betrachtet. Die plastische Dehnrate wird durch die viskoplastische FlieRrate
beschrieben.

e Sprodes Versagen (Beremin Modell): Die zufallige Natur des Sprodbruches basierend auf
der Weibull Theorie (schwéachstes Glied) wird angewendet.

Tanguy arbeitete mit angepassten Parametern, siehe Tabelle 2-6.
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Tabelle 2-6: Beispielhafte Modellparameter fiir Simulation des Kerbschlagbiegeversuches, Stahl A508 [174].

Elastic properties Young’s modulus £ 210 GPa
Poisson’s ratio v 0.3
Plastic hardening Ro(T), Q\(T). by(T) see Fig. 1
0,. by 472 MPa, 1.7
Strain rate effect K\ (T), m(T) see Fig. 1
K>, m 0.18 MPas'/" 1.1
Rousselier model fo 1.75% 104
gr. Dx. fe 0.89.2.2, 04
A, 0.038 for 0.5 <p< 1.1
Beremin model V. 0, 0.001 mm?, 2925 MPa
m, k, pe 17.8, 4, 10°*
Mesh size h, 100 pm
hy, hy (3D) 150, 800-1200 pum
Adiabatic heating p 0.9
(& 3.2 MPas™!

Bei der Versagenswahrscheinlichkeit der Kerbschlagprobe muss beachtet werden, dass es im
duktilen Fortschreiten zu einer Entlastung des Materials hinter der Bruchfront kommt. Zu jedem
Materialpunkt gehort eine ,Belastungsgeschichte® als Funktion der Zeit. Versagen kann nur auftre-
ten, wenn plastische Deformation auftritt. Das Modell war bei tieferen Temperaturen recht
zuverlassig, auch im Hochlagenbereich war es durchwegs annehmbar, im Ubergangsbereich und
in Vorhersage der Ubergangskurve war es allerdings nicht exakt.

In der Arbeit von Zhao [145] wird ein C-Mn Stahl auf mikrostrukturelle Veranderungen nach der
Kerbschlagbiegeprifung untersucht. Als Quantifizierungsmerkmal wird eine Art Hohlraumgrofie
benutzt. Bei den Mikrostrukturbildern von den Bruchflachen der Kerbschlagbiegeproben werden A
und B Dimples nach Grofe unterschieden (siehe Abbildung 2-23).

Abbildung 2-23: Mikrostrukturbild von Kerbschlagbruchfldche (bei ca. 50°C) und Charakterisierung der Hohlrdume
mit A und B Dimples [145].

Diese Bruchflachengribchen oder A Dimples sind charakteristisch fir duktilen Bruch. Die kleinen B
Dimples kommen laut Autorenteam auch bei niedrigsten Temperaturen vor. Die A Dimples entste-
hen dort wo die Bruchspannung groRer ist als die FlieBspannung. Im Gegensatz dazu ftritt
Sprodbruch in Temperaturregionen auf, wo die Bruchspannung kleiner ist als die FlieBspannung. B
Dimples entstehen dort durch Zusammenwachsen der Hohlrdume in der Mikrostruktur.

Eine weitere Veroffentlichung auf diesem Gebiet von Hwang [187] geht auch in diese Richtung.
Von funf verschiedenen 18% Chromstahlen wurden zuerst die Kerbschlagzahigkeiten ermittelt und
danach die Bruchflachen analysiert. Ein Bruchbild von allen untersuchen Proben ist in Abbildung
2-24 zu sehen.
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Auffallig bei diesen Untersuchungen ist, dass Zugabe von Nickel und Molybdan die Zahigkeitsei-
genschaften deutlich verbessert. Auch ein Absenken des Stickstoffgehaltes kann die
Ubergangstemperatur DBTT (ductile to brittle transition temperature) zu niedrigeren Temperaturen
verschieben.

e

196 °C A150°C 1200 -90 © -60 © -30© 0 +20°C

[ 4Ni-3Mo-0.54N

Abbildung 2-24: Bruchfldchenlibersicht der Kerbschlagmuster bei verschiedenen Temperaturen, von 0,58N und
0,54N Stahlen. Ubergangstemperaturen sind durch die gepunktete Linie dargestellt [187].

2.4.4.3 Verkniipfung Kerbschlagzdhigkeit und bruchmechanische Methoden

In den vorangegangenen Kapiteln wurde die Verknipfung zum Teil implizit dargestellt. Explizit
kann dieser Zusammenhang Uber das Master Curve Concept [135,188,189] hergestellt werden.
Dieses arbeitet mit empirischen Daten und ist ein rein empirischer und phanomenologischer An-
satz.

Suresh [190] und Kolednik [144] stellen ein analytisches Modell fiir die Beziehung von Streckgren-
zengradient zu Risswachstumsverhalten auf. Daflr fligten sie der treibenden Bruchkraft einen
zusatzlichen Term hinzu. Becker [191] modelliert die Bruchzahigkeit anhand von SE(T) Proben,
das sind gekerbte Zugproben, mit Anrissen in verschiedenen Positionen. Er arbeitet mit Weibull
Statistik und homogenem E-Modul.

Hutchinson [192], Rice und Rosengren [153] entdeckten unabhangig voneinander die Proportiona-
litat des J Integral zu der Flache unter der Spannungs-Dehnungskurve.

2.4.5 Weitere Modelle

Die Statistik ist ein wichtiger Bestandteil in vielen Versagensmodellen, so auch bei Joyce und
Tregoning [193]. Sie versuchen die Materialinhomogenitdt und die Spaltrissneigung von ferriti-
schen Stahlen mit Weibull-Spannung, Poissonzahl, und Maximum Likelihood Kriterium zu
beschreiben.

Sehr ungewodhnliche Konzepte zur fraktalen Beschreibung von Briichen finden sich bei Mandelbrot
[194] (fractal fractures). Der Ansatz scheint sehr vielversprechend. Fraktale Mathematik und Geo-
metrie kdnnen beispielsweise in Computeranimationen und Filmen die Realitdt schon sehr gut
abbilden [195]. Auch Schadigungen und Briiche sind laut Alves [196] eher der fraktalen als der
euklidischen Geometrie zuzuordnen und deshalb besser mit fraktaler Mathematik beschreibbar. In
Kombination mit probabilistischen Methoden definiert Prawoto [197] bruchmechanische GréRen
mithilfe von Fraktalen.
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2.5 Zeitstandfestigkeit - Kriechfestigkeit

Kriechen bezeichnet die zeitabhangige, plastische Verformung eines Werkstoffs unter Last, somit
ist Kriechen ein viskoplastischer Vorgang [198]. Bei erhohter Temperatur (etwa bei 40% der
Schmelztemperatur in Kelvin) nimmt die Dehnung des Bauteils bei konstanter mechanischer
Spannung unter der makroskopischen FlieRgrenze mit der Zeit zu.

In Abbildung 2-25 sind drei verschiedene, schematische Darstellungsformen einer Kriechkurve
gezeigt. In Bild a ist die Dehnung (g) Uber die Zeit (t), in Bild b die Dehnrate (¢) tber die Zeit und in
Bild c die Dehnrate Uber die Dehnung aufgetragen.

Bruch Bruch Bruch

€0

W

0 >
_— — =

t i

Abbildung 2-25: Drei Darstellungsformen einer Kriechkurve mit je drei verschiedenen Kriechbereichen [198].

Bereich | — primares Kriechen: Am Anfang der Belastung kommt es in der Probe zu einer soforti-
gen, zeitunabhangigen Dehnung ¢, die sich aus einem elastischen und einem plastischen Anteil
zusammensetzt. Die Dehnung nimmt im Lauf der Zeit zu, die Dehngeschwindigkeit jedoch nimmt
ab.

Bereich Il — sekundares (stationares) Kriechen: Hier ist die Dehnrate anndhernd konstant.

Bereich Ill — tertiares Kriechen: Die Lebensdauer der Probe ist erreicht. Durch massive innere
Schadigung kommt es zu einer starken Zunahme der Dehnrate bis zum Bruch des Bauteils.

2.5.1 Kriechmechanismen

Unter verschiedenen Lastbedingungen (Temperatur und Spannung) sind verschiedenen Mecha-
nismen wirksam. Verformungsmechanismen-Diagramme nach Ashby [199] zeigen, unter welchen
Bedingungen welche Mechanismen vorherrschen. In Abbildung 2-26 ist ein idealisiertes Verfor-
mungsmechanismen-Diagramm dargestellt. Hier sind Temperatur (T) und anliegende Spannung
(7), auf die relevanten Werkstoffparameter Schmelztemperatur (T,,) und Schubmodul (G) normiert
und aufgetragen [98].

Je nach Temperaturbereich kann der Verformungsmechanismus abgelesen werden. Bei niedrigen
Spannungen und niedrigen Temperaturen verformt sich der Werkstoff elastisch.

Die Korngrenzendiffusion (Coble-Kriechen) hat eine niedrigere Aktivierungsenergie und findet bei
niedrigeren Temperaturen statt als die Volumendiffusion (Nabarro-Herring-Kriechen). Die Span-
nungsexponenten fir beiden Mechanismen sind gleich, daher sind die Felder durch eine
senkrechte, strichlierte Linie voneinander getrennt.
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Abbildung 2-26: Ashby Diagramm von [198] - Sekundaérzitat nach [199].

Bei hoheren Temperaturen beginnt das Diffusionskriechen und bei etwas héheren Spannungen
das Versetzungskriechen. Geht man zu héheren Spannungen Uber, so nimmt das Versetzungs-
kriechen mit seinem hdéheren Spannungsexponenten an Bedeutung zu.

Bei noch héheren Spannungen beginnt die eigentliche plastische Verformung welche man auch als
Versetzungsgleiten bezeichnen kann. Erreicht die Spannung schliellich etwa ein Zehntel des
Schubmoduls, ist die theoretische Festigkeit des Materials erreicht.

Bei Kriechversuchen wird die Temperatur konstant gehalten, die Spannung steigt bei konstanter
Gewichtsbelastung proportional zur Dehnung und resultierender Querschnittsveranderung an. In
einer Veroffentlichung von Dimmler [200] werden drei Kriechmechanismen ausfihrlich beschrie-
ben, in Abbildung 2-27 ist ein Diagramm aus der Verdffentlichung abgebildet.

log (&)
-
Diffusional or I “Bower-law-
Harper-Dorn"- 4 Breakdown
creep
n,
=
£y
28
]

-

technical
operafing
region
exira-
polation
4

-
-

stress exponent

men<n, log ()

Abbildung 2-27: Schematische, logarithmische Darstellung der Kriechrate (&) in Abhédngigkeit von der Spannung (o)
[200].
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In Abbildung 2-27 ist der Logarithmus der Kriechrate Uber dem Logarithmus der Spannung aufge-
tragen. Die sich potentiell &ndernde Steigung der Kriechrate wird auf die Anderung der
Kriechmechanismen mit steigender Spannung zurtickgefiihrt.

2.5.1.1 Diffusionskriechen (Diffusional Creep)

Bei geringer Spannung wird das Kriechverhalten durch Diffusion kontrolliert. Die Norton Beziehung
setzt die statische Kriechrate &g in Beziehung zur angelegten Spannung o.

&g =Ay*xo" Formel 44

Ay ist eine Konstante und n ist der Spannungsexponent. Beim Diffusionskriechen hat der Span-
nungsexponent einen Wert von n=1. Dieser konstante Bereich des Diffusionskriechens wird auch
als ,Harper-Dorn“ Kriechen bezeichnet, hier spielt die Korngréle keine so grof3e Rolle wie beim
Nabarro-Herring oder beim Coble Kriechen. Bei Nabarro-Herring und Coble Kriechen basiert der
Verformungsmechanismus auf Leerstellenwanderung und der spannungsabhangigen Leerstellen-
konzentration [98]. Vereinfacht gesagt diffundieren Leerstellen oder Zwischengitteratome durch
das Kristallgitter.

2.5.1.2 Viskoses FlieRen und Versetzungsgleiten (Viscous Glide)

Ab einem Spannungsexponent n=1 spricht man allgemein von einem viskosen oder Newton‘schen
Flielen. Zahe Flissigkeiten, sogenannte Newton’sche Fluide, zeigen ein analoges Fliel3verhalten,
bei dem die erzeugte Reibungsspannung der FlieRgeschwindigkeit proportional ist; der Proportio-
nalitatsfaktor entspricht der Viskositat [200]. Bei steigender Spannung wird das Kriechen
zunehmend von Versetzungsbewegungen bestimmt. Die Versetzungen bewegen sich dabei au-
Rerhalb der Gleitebenen was durch Leerstellendiffusion unterstiitzt wird. Der Spannungsexponent
n liegt hierbei bei etwa 3 bis 5. Der Knickpunkt in den Geraden kennzeichnet den Ubergang von
Diffusionskriechen zu Versetzungsgleiten, welches um Grolkenordnungen hoher ist als das Diffusi-
onskriechen. Dieser Ubergang ist bei allen Extrapolationen, die man mit Daten aus Versuchen mit
hohen Spannungen und kurzen Laufzeiten vornimmt, zu beachten.

2.5.1.3 Exponentielles Kriechen (Power Law Breakdown)

Bei hohen Belastungen kommt es zum exponentiellen Kriechen oder ,Power-Law-Breakdown*
wobei der Spannungsexponent sehr stark steigt, Werte von n = 20 finden sich in der Literatur (Wil-
cox in [200]). Das Norton’sche Kriechgesetz beschreibt bei diesen hohen Spannungen die
Spannungsabhangigkeit der Verformungsgeschwindigkeit nicht mehr korrekt [98].

Zusammenfassend wird in der Verdffentlichung gesagt, dass wegen der Mechanismenwechsel
beim Kriechen die Extrapolation von Daten aus Kurzzeitkriechversuchen sehr kritisch beurteilt
werden muss.
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2.5.2 Extrapolationsmethoden

Um auf die Betriebsfestigkeit eines Werkstoffes bei erhdhten Temperaturen schlielen zu kénnen,
ist der klassische Kriechversuch nicht zu ersetzen. Um Zeit und Geld zu sparen wurde und wird
versucht, den Weg der Datenfindung abzuktirzen.

Die Extrapolation von Kriechraten, beispielsweise bei Kurzzeitkriechversuchen, darf nur in ahnli-
chen Spannungslevels und ohne Wechsel des Kriechmechanismus erfolgen. In nachfolgender
Abbildung 2-28 sind die Auswertungen von am IWS durchgefihrten Kriechversuchen bei 600°C
zusammen mit Literaturdaten von Polcik [106] zu sehen. Hierbei wird das Verhalten der Kriechrate
in Abhangigkeit von der angelegten Spannung, wie in Abbildung 2-27 gezeigt, experimentell besta-
tigt.

1.E-04 - - - 1.0E-04 ¢ —
P91 (8T73K) FGX12 (BT3K)
1.E-05 1 n=10L15 1 1.0E-05 t +
; . E B Dimmier
-E-D6 1.0E-06 ¢ - o Polcik et al
w ¥ w s
= 1E-07 : . = 1.0E-07 ¢
& & @ :
g 1E-D8 ¥ | ® 1.0E-08 3
8 1E-09 | 8 10E-094---r---t- ooy
© & TP F P
E-10 n=1.94 fﬁ' s 1 1.0E-10 1 'E';HE' 4
e .1 I -
1.E-11 % -n=0.99 - g -—t___{__“\ Thresheld 10E-TT W
T ~ scatterband i hreshaold scatterband
TRz T 10E-12
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stress o [MPa] stress o [MPa]

Abbildung 2-28: Kriechrate (iber Spannung, (li.): Werkstoff P91 bei 600°C beide Achsen logarithmisch. / (re.):
Werkstoff GX12 bei 600°C, Spannungsachse linear, Darstellung aus [200]. Grafik bearbeitet: (Rot)
Spannungsbereich des ACT; (blau) resultierende Kriechraten bei 90 MPa Spannung.

Das ,threshold scatterband” zeigt den errechneten Schwellenwert flir den jeweiligen Spannungsbe-
reich. Um die Schwellenwerte in den Spannungsbereichen zu finden ist eine Vielzahl von
Kriechversuchen nétig. Zur Abschatzung dieses Mechanismenwechsels kann das ,Backstress
Konzept" [200-203], verwendet werden.

Ein weiterfihrendes Konzept, und zwar das des Accelerated Creep Test (ACT) von Stan T. Mand-
ziej [204-207], versucht die Alterung eines Materials durch zyklische Belastung (Ermidung) zu
beschleunigen. Damit sollen deutlich friiher als durch Echtzeit-Kriechtests Zeitstandwerte generiert
werden. Kritisch zu betrachten ist, dass beim ACT sehr hohe Belastungen, welche im Bereich des
Power-law-Breakdown liegen, angelegt werden und dass der Mechanismenwechsel unberticksich-
tigt bleibt. Um die Auswirkung von Extrapolation zu verdeutlichen, wurde die rechte Grafik in
Abbildung 2-28 bearbeitet. Rot umrandet ist der in einem ACT verwendete Spannungsbereich
>150 MPa, in welchem mit einem Spannungsexponenten von n=15,39 exponentielles Kriechen
herrscht. Die Extrapolationsfunktion wurde zusatzlich sichtbar nach unten hin, zu niedrigen Span-
nungen verlangert. Mit horizontalen, blauen Linien werden zwei Kriechraten dargestellt. Die obere
Linie zeigt die Kriechrate bei 90 MPa Spannung, Kriechmechanismus Il (n=2,75), und die untere
Linie zeigt die Kriechrate aus der extrapolierten Funktion des Kriechmechanismus lll.
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Anhand der rechten Darstellung von Abbildung 2-28, wo Kriechdaten des Werkstoffes GX12 einge-
tragen sind, kann nachvollzogen werden, was passiert, wenn man aus Kriechdaten bei hoher
Spannung, Kriechraten bei niedriger Spannung extrapoliert. Wenn der Mechanismenwechsel be-
achtet wird, liegt die Kriechrate bei 2*107'° [1/s] (obere blaue Linie). Wird der Wechsel des
Mechanismus nicht berticksichtigt, liegt die vorhergesagte Kriechrate bei 1*10™ [1/s] (untere blaue
Linie), das ist mehr als eine Zehnerpotenz zu tief.

2.5.3 Mikrostrukturentwicklung wahrend des Kriechens

Die Dehnung des Materials bei erhéhter Temperatur bewirkt viele Veranderungen in der Mikro-
struktur:

e Entstehung, Wachstum und Auflésung von Ausscheidungen
e Entstehung und Wachstum von Poren

e Kornwachstum

¢ Versetzungsbewegungen

Die Kriechmechanismen im Material sind nicht nur spannungs- und temperaturabhangig, sondern
durch die sich verandernde Mikrostruktur auch zeitabhangig. Dieser Zusammenhang ist in Abbil-
dung 2-29 dargestellt [8].

Related to time

Phenomena

strain

(b)

time

Di:slomﬁons recovery/ hardening
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Abbildung 2-29: Schematisches ¢/t Diagramm bei hohen Temperaturen, mit Darstellung der mikrostrukturellen
Verédnderungen (,Phenomena’): (a) und (b) Ausscheidungswechselwirkungen des Stahles G-X12CrMoVNbN10-1-1
[16]; (c) Entstehung und Wachstum von Poren [20] und (d) gebrochene Zeitstandproben des Stahles G-
X12CrMoVNbN10-1-1 [16].
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Die werkstoffabhangige Dehnung bei hohen Temperaturen ist Gber der Zeit aufgetragen, die mik-
rostrukturellen Veranderungen, die durch das Kriechen entstehen sind jeweils auf der linken Seite
dargestellt. Uber die gesamte Lebensdauer eines Stahles kommt es zu Wechselwirkungen zwi-
schen Ausscheidungen, Versetzungen und Korngrenzen, zu sehen ist das in Abbildung 2-29 (a)
und (b) aus der Dissertation Hofer [16]. Im Stadium 1l der obigen Abbildung kommt es zur Bildung
und zum Wachstum von Poren. Mit fortschreitendem Kriechen wird das Material irreversibel ge-
schadigt.

In Bild (c) ist der Schliff einer ,Crossweld“ Kriechprobe aus dem Werkstoff E911 mit artgleichem
Schweifdgut, die nach 14.000 Stunden bei 600°C und 120 MPa versagt hat zu sehen, Dissertation
Mayr [20]. Es kommt zu einer lokalen Bildung von Kriechporen und Rissen im auf3eren Bereich der
WEZ. Ab Stadium Il kommt es dann zum Bruch bzw. zum Versagen des Bauteiles. Gebrochene
Zeitstandproben sind in Bild (d) zu sehen [16].

Als mikrostrukturelle Veranderungen kénnen hauptsachlich die Ausscheidungsentwicklung und die
Porenbildung sichtbar gemacht werden. Uber die Dehnung und Dehnrate &ndert sich auch die
Versetzungsdichte, dieser Parameter ist aber experimentell sehr schwer zu quantifizieren.

2.5.4 Abschatzung der Kriechfestigkeit

Im Laufe der Betriebszeit kommt es bei erhéhter Temperatur zu einer Vergroberung der Ausschei-
dungen und gleichzeitig zu einer Verringerung der Teilchendichte. Durch die Vergroberung stehen
den Versetzungen weniger Hindernisse im Weg und es kommt zu Versetzungskriechen- bzw. -
gleiten. Ausscheidungsphasen deren Vergroberung einen Einfluss auf die Kriechfestigkeit haben
sind beispielsweise M23Cgs, MX Ausscheidungen und die intermetallische Laves Phase. In Abbil-
dung 2-30 ist die nach Orowan-Gleichung berechnete Hinderniswirkung verschiedener
Ausscheidungen in einem B2 Stahl bis 60.000h dargestellt [18].
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Abbildung 2-30: Berechnete Hinderniswirkung (nach Orowan) der Ausscheidungen im Stahl B2 als Funktion der
Kriechzeit bei 600°C Betriebstemperatur [18].

Eine andere Ausscheidung die erst nach einigen tausend Betriebsstunden entsteht und einen ent-
scheidenden, negativen Einfluss auf die Zeitstandfestigkeit hat ist die modifizierte Z-Phase [9].
Diese wurde allerdings bis dato im 9% Cr Stahl B2 nicht gefunden.
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Weil in der Software MatCalc die Ausscheidungsparameter als Funktionen der Zeit berechnet wer-
den koénnen, kann auch die Kriechfestigkeit zumindest aus Sicht der Ausscheidungsentwicklung
abgeschatzt werden. Jedenfalls ist der Mechanismenwechsel, welcher im Kriechgesetz von Norton
durch eine Anderung des Spannungsexponenten beschrieben wird zu beriicksichtigen. Ein mégli-
cher Weg die Schwellenwertspannung zwischen den Mechanismenwechsel zu ermitteln, liegt in
der Anwendung des Back Stress Konzepts:

Eine effektive Spannung o, welche sich aus angelegter Spannung o abziiglich o; (back-stress)
errechnet, bewirkt die plastische Verformung. Basis der Uberlegungen ist der Widerstand den Aus-
scheidungen gegen Versetzungsbewegungen aufbringen. In Abbildung 2-31 st dies
zusammenfassend dargestellt, Abbildung von Reppich [201] aus der Dissertation Dimmler [18].

Kriechbeanspruchung

Zeit Spannung Temperatur

(t) () M

Legierungs-
elemente

Fertigung

Warme-
behandlung

e
N € ) Kriechrate

~

Abbildung 2-31: Schematische Darstellung des Backstress Konzepts [201].

Die Kriechbeanspruchung wird durch die angelegte Spannung o, die Temperatur T und die Belas-
tungszeit t beschrieben. Die Versetzungs-Ausgangsstruktur S, entwickelt sich wahrend der Zeit t
unter der Wirkung von o und T zur verformten Struktur S, 7). Die verformte Struktur ist die Ursa-
che flr das innere Spannungsfeld o;.

Wesentlichen Einfluss auf die Festigkeit hat auch die Fertigung. Je nach Legierungselementen und
Warmebehandlung wird ein Geflige mit den Ausscheidungen P, eingestellt. Der Widerstand der
Ausscheidungen gegen die Versetzungsbewegung wird durch die Spannung opr beschrieben.
Um diesen Einfluss muss die dulere Spannung o vermindert werden. Verminderte Spannung
(Ausscheidungseinfluss) und innere Spannung (Versetzungseinfluss) flihren zur effektiven Span-
nung o+ und diese bestimmt die resultierende Verformungsrate ¢é. Zur Beschreibung der
verformten Struktur und somit zur inneren Festigkeit werden die oben beschriebenen Verfesti-
gungsmechanismen verwendet.

Der Name ,Back-Stress“ kommt davon, weil eine innere Spannung den Effekt der aul3eren Span-
nung vermindert. Das Norton’sche Kriechgesetz kann mit dieser Information modifiziert werden:
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E€=A(0py —0)" = A(Ueff)n Formel 45
3 Kriechrate
A und n Konstanten
Oex externe Spannung
Oi innere Spannung
Oefr effektive Spannung

Der Beitrag der Ausscheidungen auf den Back-Stress wird vor allem durch die kritische Orowan-
spannung aus der Ashby-Orowan Gleichung beschrieben.

3 |mN; a
Tprec = CGb ’%ln (:_1) Formel 46

Tpree ~ Max. Back-Stress durch Ausscheidungen

C Konstante

G Schubmodul

b Burgers Vektor
N; Teilchendichten

(r2/r;) Verhdltnis zwischen gréfSten und kleinsten Radien

Aus dieser in MatCalc implementierten Gleichung wird der Back-Stress der aus den Ausscheidun-
gen resultiert, ermittelt. Der Zusammenhang wird beim Betrachten von zwei Grafiken aus der
Dissertation Holzer und seiner Veréffentlichung im Buch ,Creep-resistant Steels” [102,208] in Ab-
bildung 2-32 deutlich.

Um den Einfluss der Mikrostrukturentwicklung auf die Kriechfestigkeit der 9-12% Chromstahle aus-
zuwerten, wurden von Holzer [102] Simulationen mit dem 10% Cr Cost-Stahl E2 und dem 11% Cr
Cost-Stahl CB8 durchgeflhrt. Betrachtet wurde hier der CB8, wo vor allem das Auftreten der Z-
Phase nach etwas mehr als 10.000 h den starken Abfall der Zeitstandfestigkeit bewirkte.

Oberes Bild zeigt, wie die einzelnen Ausscheidungen aufgrund ihres Radius und ihrer Teilchen-
dichte zum Back-Stress beitragen und wie dieser Beitrag aufgrund von Vergréberung und
abnehmender Teilchendichte geringer wird.

In der unteren Abbildung wird die Entwicklung des Back-Stress mit der Entwicklung der Kriechfes-
tigkeit verglichen — eine Korrelation von Back-Stress und Zeitstandfestigkeit ist bei diesem Beispiel
vorhanden.

Die Kriechfestigkeit wird jedoch nicht allein durch diesen Parameter der Orowan’schen Schwellen-
spannung, dem ,Back-Stress’ abgebildet. Inwieweit unterschiedliche Entwicklungen dieses Back-
Stress bei Legierungsvariationen oder bei Warmebehandlungsanderungen die Entwicklung der
Kriechfestigkeit vorhersagen kénnen, muss von Fall zu Fall individuell beurteilt werden.

Im Hinblick auf die Ausscheidungen tragen vor allem MX Ausscheidungen stark zur Betriebsfestig-
keit bei. Weiters wird am Beispiel des CB8 gezeigt, dass Z-Phasenbildung und Auflésung des VN
die Hauptursache fir den beobachteten Kriechfestigkeitsabfall nach einigen tausend Betriebsstun-
den ist.
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Abbildung 2-32: Oben: Vorhergesagte Abnahme des Back-Stress (Orowan’sch Schwellenspannung) wéhrend
Betriebsbedingungen von 650°C [208]. Unten: Vergleich des errechneten Back-Stress mit Kriechfestigkeitsdaten

des CB8 [102].

Eine Verbesserung der Kurzzeitkriechfestigkeit durch Optimierung der Austenitisierungs- und
Warmebehandlungsparameter bringt nur einen temporaren Gewinn. Nach langen Betriebszeiten
nivellieren sich die anfanglichen Festigkeitsdifferenzen, die Mikrostruktur nahert sich ihrem Gleich-

gewichtszustand.
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Untersuchungen

3. Untersuchungen

3.1 Ubersicht

Vor Beginn der Untersuchungen standen die Schwei3versuche zur Produktion der nétigen Unter-
suchungsproben. Diese wurden im Juni 2012 in Kapfenberg von der voestalpine Bohler Welding
Austria GmbH ausgefihrt.

3.1.1 SchweiBnahtvorbereitung und Ausfiihrung

Die SchweilRnahtvorbereitung ist schematisch in Abbildung 3-1 dargestellt, eine 16 mm tiefe Nut
wurde in das 20 mm dicke CB2 Blech gefrast und auf die Wurzelschwei3ung wurde verzichtet.

16 mm

Abbildung 3-1: SchweiRnahvorbereitung - schematisch

Abbildung 3-2 zeigt links eine Tabelle mit den verwendeten Schweiliparametern, rechts ist die
Schweilinahtvorbereitung mit Auslaufblech, die Bestiickung mit Thermoelementen und Pyrometer-
spot (rot) und die ersten zwei Schweillraupen zu sehen. Es wurden 7 Lagen zu je 2 Raupen
geschweildt, wobei die letzte Lage aus 3 SchweilRraupen besteht.

SchweiRparameter aller Schweiversuche

Lagen 7
Schweillraupen 15
Vorwarmtemperatur 250°C
Zwischenlagentemperatur 260°C
Schweil3strom Fulllagen 260 A
Spannung Flllagen 29V
Drahtvorschub Flilllagen 13 m/min
Schutzgas M21 16 I/min

Abbildung 3-2: Durchfiihrung der Schweil3versuche; (links) Liste der SchweilRparameter; (rechts) Werkstoff mit Nut,
Auslaufblech und den ersten zwei Raupen der SchweilRnaht; zu sehen sind die Thermoelemente fiir die
Zwischenlagentemperatur und der Spot (rot) der Pyrometermessung.
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3.1.2 Temperaturfiihrung

Der Grundwerkstoff (CB2-Guss) wird vor allem in Turbinengehausen von kalorischen Kraftwerken
eingesetzt, das daflr entwickelte Schweildgut ist flr Fertigungsschweillungen notwendig.

Im Produktionsprozess der Werkstoffe und im Betriebseinsatz ist die Temperaturfiihrung fiir die
Entwicklung der Mikrostruktur und fur die mechanischen Eigenschaften von entscheidender Be-
deutung. Fur die Probenentnahme wurden daher die fir die Untersuchungen definierten
Probenzustande gewahlt. Schematisch ist die Temperaturfihrung mit der Verknipfung zu den
durchgefihrten Untersuchungen in Abbildung 3-3 dargestellt.

Schweillen WBH Betrieb

1300j

730
10 1 ;

v

T/°C

As welded Logt/h

‘Nach WBH 8 od. 24 h | :

! Nach 6500 h
1 0

- Metallografie, Harte ;
- Zugversuche i
- Kerbschlagbiegeversuche TEM U'ntersuchungen
- TEM Untersuchungen (nur SG1 (SG1 und SG2)

und WBH_L)

- Bruchmechanik
(nur WBH_L)

Abbildung 3-3: Prinzipielle Temperaturfiihrung mit Verknlipfung zu den drei Zeitpunkten bei denen Untersuchungen
durchgeftihrt wurden.

3.1.3 Probenentnahme

Aus den geschweildten Blechen wurden Proben in Schweildrichtung und quer zur Schweilrichtung
entnommen, eine exemplarische Darstellung der Probeentnahmestellen ist in Abbildung 3-4 zu
sehen. Die Probenahme wurde gemaf DIN EN ISO 15614-1 [209] nach der Anweisung ,Probenla-
ge fur Stumpfstol® am Blech® durchgefihrt. Fir die Zugversuche wurden Flachzugproben aus dem
Grundwerkstoff und quer zur Schweil’naht entnommen. Aus der Mitte des Schweildigutes wurden
Rundzugproben in Schweilirichtung gefertigt. Proben fiir Kerbschlagbiegeversuche wurden aus
dem Grundwerkstoff und aus der Verbindungsschweil3ung entnommen. Der Kerb wurde genau in
der Mitte der Schweilnaht in Richtung des Schweil3bades eingebracht, genau so wurde auch der
Kerb fiir die bruchmechanischen Proben ausgefihrt.
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Gleeble Proben zur Simulation der SchweiRungen

]
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:_:]

Zugprobe (SG)

Abbildung 3-4: Schematische Darstellung der Probenentnahme aus den Probeblechen, die ,Bleche‘ wurden aus
einem CB 2 GuB3block entnommen.

Eine 3-D-Darstellung eines Probenbleches wird im Anhang A.1. Abbildung 1 gezeigt.

Die Metallografie- und Harteproben wurden aus der Verbindungsschweiltung in Form von Quer-
schliffen entnommen. Die Proben fir die Gleeble Versuche wurden aus dem Grundwerkstoff
geschnitten, in der Diplomarbeit Sari¢ [210] verarbeitet und zur Erforschung der Warmeeinflusszo-
ne untersucht.

3.1.4 Probenmatrix

Als Ubersicht und Orientierungshilfe ist die Probenmatrix, welche sich aus Temperaturfiihrung und
verwendeten Schweil3blechen zusammensetzt in Tabelle 3-1 angefihrt.

Schweiligut 1 bezeichnet die 0,2% Ni Variation und SchweilRgut 2 bezeichnet die 0,7% Ni Variation
des verwendeten CB 2 Schweilgutes.

In Bezug auf die Warmebehandlung steht der Buchstabe ,S* in den Spalten ,,Aus Probenblech und
Untersuchung* fur ,short®, also fir eine kurze Warmebehandlung und ,L“ fir ,long“, also eine lange
Warmebehandlung. Die Warmebehandlung (WBH) nach dem SchweiRen wurde in beiden Fallen
bei 730°C durchgefihrt, bei ,S* betrug die Dauer 8 Stunden und bei ,L*“ waren es 24 Stunden.

Die gewahlte Probenbezeichnung setzt sich aus dem Werkstoffkirzel und aus der
Untersuchungsart zusammen. SG_1S_ M beispielsweise bedeutet, dass die Probe aus dem
Schweil’gut aus Blech 1S entnommen wurde (kurze Warmebehandlung) und dass die Probe flr
die Metallografie (M) bestimmt ist.
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Tabelle 3-1: Probenmatrix mit durchgefiihrten Untersuchungen.

2 5}
[ = =}
< o [0} :@© [} [0} o =
S| 5|2 |X|¢|5|¢8|sd]8
s |5l |le| 5| 5|58]|%8]|% 2
@ a2 | < s | & | 2 S a | g 2
Matrix S i : > T S N > £ 5
el & | 5|8 | 3 2 | B S S X
o c 2 T = 2 S N 3 T
® =) G S K ¥ S @ w
> S i)
< [
Kirzel] C MH M |A1-12] ZR ZF | B1-5
GwW 1 |GW_1| x X X X X Grundwerkstoff
1 |SG_1| x X X X X X Schweigut 1: 0,2% Nickel
Geschweilite Proben
2 |SG_2| «x X X X X X Schweilgut 2: 0,7% Nickel
1S [SG_1§ x X X X X X SchweiRgut 1 mit WBH 730°C, 8 h
Geschweilte 1L [SG_ 14 x X X X X X X SchweilRgut 1 mit WBH 730°C, 24 h
Proben
mit WBH 2S [SG 2§ «x X X X X X SchweiRgut 2 mit WBH 730°C, 8 h
2L [SG_2L «x X X X X X X Schweigut 2 mit WBH 730°C, 24 h
GW mit WBH X X X X X Grundwerkstoff mit WBH alle 4 Varianten

Im Anhang A.2. Tabelle 1, Seite Ill, ist die vollstandige Matrix inklusive aller Probennummern und
verknupften, fortlaufend gestempelten Nummern dargestellt.

Weitere nicht in der Matrix angeflihrte Untersuchungen waren:

e Dilatometerversuche zur Erforschung des Umwandlungsverhaltens.

e Analyse und Charakterisierung von gebrochenen Zeitstandproben von Schweildgut 1 und
Schweifldgut 2. Diese sind in einer gemeinsamen Ver6ffentlichung mit der voestalpine Bohler
Welding Austria GmbH dokumentiert [211].

e Gleeble Versuche zur physikalischen Simulation der Warmeeinflusszone als Funktion ver-
schiedener Schweillzyklen > dokumentiert in der Diplomarbeit von Aleksandar Sari¢ [210].

¢ Um die thermodynamischen und kinetischen Entwicklungen der Mikrostruktur besser zu ver-
stehen wurden MatCalc Simulationen durchgefihrt. Die Simulationen sind auch Grundlage fir
Abschatzungen von Festigkeit und Zeitstandfestigkeit. Aus Grundwerkstoff, Warmeeinflusszo-
ne und Schweilygutern wurden simuliert:

e das thermodynamische Gleichgewicht,
e das Erstarrungsverhalten und
e die Ausscheidungskinetik

e Numerisch simulierte Ausscheidungen wurden mit gemessenen Ausscheidungen verglichen.

e Ergénzende Simulationen von physikalischen Eigenschaften wurden mittels J-Mat Pro durge-
fuhrt.

e Zusatzliche MatCalc Ausscheidungssimulationen von P91 und P92 Schweilgitern sind in ge-
meinsamen Veréffentlichungen [91,212,213] dokumentiert.

e Der ACT (Accelerated Creep Test) wurde kritisch diskutiert und auf seine Anwendbarkeit be-
leuchtet.
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3.2 Chemische Zusammensetzung

Die chemische Zusammensetzungen fur den Grundwerkstoff CB2, GX13CrMoCoVNbNB 10-1-1,
Schmelze Nr. 504384, wurde aus dem Abnahmepriifzeugnis CA1060/T vom 13.03.2012 der vo-
estalpine Gielerei Traisen GmbH entnommen [214]. Die chemischen Analysen fir alle
Schweil3glter wurden von der Bohler Edelstahl GmbH & Co KG im Auftrag der voestalpine Bohler
Welding Austria GmbH durchgefihrt, die verwendeten Daten sind aus den Prifberichten zu Auf-
trag 12A411812 vom 08.06.2012 und zu Auftrag 12A77898 vom 07.11.2012 entnommen [215].

Neben den Schweillgiitern 1 und 2 aus den Verbindungsschweilungen, wurden auch warmebe-
handelte Schweilglter, welche aus den bezeichnungsgleichen Langszugproben gefertigt worden
sind, chemisch analysiert. Zusatzlich sind chem. Zusammensetzungen von Zeitstandproben aus
Kriechversuchen untersucht worden.

Den Prifberichten nach, wurden die wt.% (Gewichtsprozent) der chemischen Elemente mit ver-
schiedenen Methoden ermittelt:

o Die Elemente C und S wurden nach ASTM E1019 mit einem Leco CS444LS — mittels Ver-
brennungsanalyse bestimmt;

e N und O wurden nach ASTM E1019 mit einem Leco TCH600 — mit dem Verfahren der
Schmelzextraktion bestimmt;

e Si, Mn, P, Cr, Mo, Ni, Nb, V, W, Cu, Co, Ti, As, Sn, Zr, Sb wurden nach JIS G1256 mit ei-
nem WD-RFA-Gerat — welches mit Rontgenfluoreszenz arbeitet, bestimmt;

e Al und B wurden nach JIS G1253 mittels eines Funkenspektrometers bestimmt.

3.3 Mikrostruktur

3.3.1 Umwandlungsverhalten - Dilatometerversuche

Um das Umwandlungsverhalten der beiden Schweiglter zu beschreiben und die Umwandlungs-
temperaturen zu bestimmen, wurden Dilatometerversuche durchgefiihrt. Von zwei Schweil3gitern,
welche nicht aus den Probenblechen des Untersuchungsprogrammes stammen, aber aus dem
gleichen Flldraht gefertigt wurden, wurden von der voestalpine GielRerei Linz mittels Drahterosion
Dilatometerproben gefertigt. Die chemische Zusammensetzung fiir die 0,2% Ni Variante entspricht
jener mit der Nummer 4956 aus Tabelle 4-1, siehe Seite 82, und fir 0,7% Ni jener mit der Nummer
4957 aus der gleichen Tabelle.

Zur Untersuchung der Proben wurden zwei verschiedene Temperaturzyklen verwendet, ein Stan-
dardschweilzyklus und ein Procedere nach dem ,Stahl und Eisen Prifblatt’, siehe Tabelle 3-2.
Durch ,Nachfahren“ des Schweilizyklus erhielt man die Umwandlungstemperaturen wie sie in der
Realitat auftreten, um die Schweillzyklen in den Ausscheidungssimulation abbilden zu kénnen.
Durch Probenentnahme aus verschiedenen Schweillagen sollten lagenabhangige Unterschiede
im Umwandlungsverhalten herausgefunden werden. Um einen gleichgewichtsnahen Zustand zu
simulieren, wurde ein Procedere nach der Norm SEP1680 [216] verwendet. Hierbei wurde mit ei-
ner Aufheizrate von 3K/min auf 1000°C aufgeheizt, 10 min gehalten und dann frei abgekuhit. Ac+
und Acs Temperaturen lieen sich bei der langsamen Aufheizrate gut bestimmen.
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Tabelle 3-2: Verwendete Temperaturparameter fiir die durch gefiihrten Dilatometerversuche.

Schweil3zyklus SEP 1680
Spitzentemperatur 1300°C 1000°C
Aufheizrate 100 K/s 3 K/min
Abkuhlzeit tgs 20 Sekunden | Freies Abkihler

Im Rahmen der Diplomarbeit Sari¢ [210] wurden Dilatometerversuche am Grundwerkstoff mit ver-
schiedenen Schweillzyklen durchgefihrt, Versuche und Ergebnisse werden in der zitierten Arbeit
genau erlautert.

3.3.2 Gefiige - Metallografie
Im Terminus Metallografie sind umfangreiche Analysen der Mikrostruktur subsummiert. Diese sind:

e Lichtmikroskopie (LIMI) mit Bestimmung der KorngréfRRen.

e Rasterelektronen Mikroskopie (REM).

e Analysen mit energiedispersiven Rontgenstrahlen (EDX).

e Field emission gun — scanning electron microscopy (FEG-SEM) Untersuchungen bei der
voestalpine Gielerei Linz.

e Transmissionenelektronen Mikroskopie (TEM) — siehe folgendes Kapitel.

e Messungen der Versetzungsdichte, im Rahmen der Diplomarbeit von Bernhard Krenmayr
[217].

Eine Ubersicht Uiber die Probenbezeichnungen der lichtmikroskopisch untersuchten Schliffe findet
sich in Tabelle 3-4 auf Seite 76. Nachdem das Geflige lichtmikroskopisch untersucht wurde, erfolg-
ten an den gleichen Proben Hartemessungen — siehe Kapitel 3.4.1.

3.3.3 TEM Untersuchungen

Im Rahmen dieser Arbeit wurde auch Transmissionenglektronen Mikroskopie mit paralleler Strahl-
fihrung und konvergenter Strahlfihrung im Raster (STEM = Scanning TEM) durchgefihrt. Zur
Ausscheidungsauswertung wurden energiegefilterte Aufnahmen herangezogen (Energy filtered
TEM kurz EFTEM).

Als analytische und bildanalytische Verfahren kamen zum Einsatz:

e Electron energy loss spectroscopy (EELS) zur Ausscheidungsbestimmung.
e Energy dispersive X-ray spectroscopy (EDXS) zur Ausscheidungsbestimmung und Aus-
scheidungsquantifizierung

Die TEM Untersuchungen an wurden nur an ausgewahlten Proben durchgefiihrt, sieche Tabelle
3-3, von Schweillgut 1 wurden drei Proben betrachtet:

e ,as welded’ (unbehandelt),
e mit WBH (730°C, 24h),
e aus Kopf der Kriechprobe (625°C etwa 6.500 Stunden).
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Von Schweil3gut 2 wurde zum Vergleich nur die Kriechprobe (M11) analog zum Schweif3gut 1 un-
tersucht.

Tabelle 3-3: Ubersicht iiber die TEM untersuchten Proben

GwW ,as welded* Probe mit Warmebehandlung Zeitstandproben

Probe SG_1_M - W97 SG_1L_M- 257 Z51-SG1 | M11-SG2

Die Zeitstandproben Z51 und M11 stammten aus alteren Schweil3gutproben vom selben Fiilldraht.
Die chemische Zusammensetzung ist in Tabelle 4-2 auf Seite 83 angefiihrt. Beide Zeitstandproben
durchliefen zur besseren Vergleichbarkeit vor Kriechprifung dieselbe WBH wie die fir die Disser-
tation gefertigten Proben (WBH_L) 24 h bei 730°C. Auf die -elektronenmikroskopische
Untersuchung einer Probe mit kurzer Warmebehandlung (WBH_S) wurde verzichtet.

Die Auslagerungszeit im Kriechofen betrug bei beiden Schweil3gitern etwa 6500 h bei 625°C. Die
Kriechproben wurden mit 100 MPa belastet, nachdem die Untersuchungsproben jedoch aus dem
eingespannten Kopf der Kriechproben enthommen wurden, wird davon ausgegangen, dass dort
nur vernachlassigbar kleine mechanische Belastungen auf die Proben wirkten. Weitere Details zur
Untersuchung der Kriechproben sind in der Veroéffentlichung [211] festgehalten.

Die Praparation einer TEM Probe umfasst viele Praparationsschritte. Aus einem vorher klar defi-
nierten Bereich (SchweilRgutmitte) wird eine dinne Schicht herausgearbeitet und ein 3 mm
Scheibchen herausgestanzt; nach mehreren Polierschritten wird die Probe rotationssymmetrisch
noch diinner geschliffen. Schlief3lich wird mittels Argon lonen die Probe so lange gedinnt, bis in
der Mitte ein Loch entsteht. Nur die Randbereiche des Loches sind dinn genug, um durchstrahlt
werden zu konnen [14], die Praparation einer Probe kann bis zu einigen Tagen dauern.

In einem Transmissions-Elektronen-Mikroskop (TEM) durchdringt ein Elektronenstrahl die Probe.
Um dabei auswertbare Bilder zu erhalten muss die Probe sehr diinn sein (< 100 nm). Die Signale
von Sekundarelektronen, Rickstreuelektronen und die Rontgenstrahlen werden mit Hilfe von ver-
schiedenen Detektoren eingefangen. Die Energiespektren werden ausgegeben und rechnerisch
bearbeitet, die ,Elektronenbilder’, mit und ohne Energiefilter werden bildanalytisch ausgewertet.

Samtliche Messungen wurden am Elektronenmikroskop Tecnai TF20 mit einer Schottky Kathode
(Feldemissions-Kathode) und einer Beschleunigungsspannung von 200kV durchgefiihrt. Als De-
tektoren wurden verwendet:

e EDX: SiLi Réntgen Detektor mit ultradiinnem Fenster und einem hochauflésenden Gatan
imaging filter (GIF); EDX Spektren wurden im STEM (scanning-TEM) Modus mit einem Strahl-
durchmesser von etwa 1 nm aufgenommen.

e EFTEM, EELS: Aufgenommen mit CCD Kamera im Gatan Imaging Filter (GIF), Kondenser
Blende (150um) und Objektivblende (70um). Der Imaging Filter ermoglicht es, sowohl die
Energiespektren der austretenden Elektronenstrahlen zu messen, als auch definierte Energie-
bereiche auszufiltern und ausschlief3lich mit diesen gefilterten Elektronen ein Bild der Probe zu
erzeugen.
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3.4 Mechanische und technologische Eigenschaften

3.4.1 Hartemessungen

Die Harteprifung bei SchweilRverbindungen dient zur Identifizierung harter oder weicher Zonen in
der Schweif3naht. Bei metallografischen Querschliffen tUber die gesamte SchweilRverbindung ist die
Warmeeinflusszone durch Hartemessungen gut identifizierbar.

Fir die Untersuchungen wurde die Harteprifung HV10 nach Vickers angewandt, fir die Durchfih-
rung der Hartemappings wurde wegen der GroRRe der Harteeindriicke mit HV1 gepruft.

Aus sechs VerbindungsschweiRgutproben wurden Querschliffe mit dem Mehrlagenschweil3gut in
der Mitte gefertigt. Uber jede SchweifRnaht im Querschliff wurden drei Harteprofile gelegt. Das ers-
te Harteprofil lag 2 mm vom oberen Rand entfernt und verlief durch die oberen zwei Decklagen.
Das mittlere Harteprofil lag genau in der Mitte der Schweif3naht. Und das untere Harteprofil verlief
durch die untersten Lagen der SchweilRverbindung.

In Tabelle 3-4 ist eine Ubersicht Uber die Probenbezeichnungen der gepriiften Schliffe zur Zuord-
nung angegeben.

Tabelle 3-4: Ubersicht hértegepriifter Schliffe mit Probenmatrix Nummerierung und gestempelter Nummer; MH ist
die Abkiirzung fiir Metallografie/Hérte.

Matrix Unbehandelte Proben Proben mit Warmebehandlung
Probenblech 1 2 1S 1L 28 2L

Bezeichnung |SG_1_MH|W96|SG_2 MH|Z47|SG_1S_MH A27|SG_1L_MH|Z56 [SG_2S_MH C5 |SG_2L_MH|C13

Um einen detaillierteren Uberblick tiber die Harteverteilung zu haben und daraus einzelne Zonen
erkennen zu kdnnen, wurden zusatzlich achsensymmetrische Hartemappings von den warmebe-
handelten Schweil3gltern (1S,1L,2S,2L) angefertigt.

3.4.2 Zugversuche

Zugversuche wurden fir das Schweilgut und fir den Grundwerkstoff durchgefihrt. Fir das
Schweillgut wurden sowohl Langszugproben (rund) in Schweildrichtung, als auch Querzugproben
(flach) Gber den Querschnitt von Grundwerkstoff, Warmeeinflusszone und Schweildgut entnom-
men.

3.4.2.1 Langszugproben, SchweiRgut

Die Langszugproben wurden direkt aus dem Schweildgut in Schweildrichtung entnommen. Die Zu-
ordnung der Probenbezeichnung zur eigenen standardisierten Probenbezeichnung ist in Tabelle
3-5 dargestellt. Die Probenform (rund) war gemaR Norm DIN 50125 - Form B; 90 x @10 mm [218]
ausgefuhrt.
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Tabelle 3-5: Ubersichtstabelle Léngszugproben: Probenbezeichnungen nach Matrix und Stempelung.

Matrix GeschweifRte Proben GeschweiRte Proben mit WBH

Aus Probenblech 1 2 1S 1L 2S 2L

Langszugprobe | SG_1 ZR |W94| SG 2 7R |z45| SG_1S_7R |A25| SG_1L 7R |z54| SG_2S_7R |C3| SG_2L ZR |C11

3.4.2.2 Querzugproben, SchweiRgut und Grundwerkstoff

Aus den geschweildten Blechen wurden quer zur Schweildrichtung Flachzugproben gemafl Norm
DIN 50125 [218] in der Form E, Grole: 175 x 16 x 5 mm, entnommen. Auch aus den Grundwerk-
stoff-Platten wurden Flachzugproben derselben Dimension entnommen und Uberprift. Die
Umschlisselung der Probenbezeichnung von standardisierten Eigenbezeichnungen zur Proben-
stempelung und Prifbezeichnung ist in Tabelle 3-6 dargestellt. Alle Querzugproben wurden als
Flachzugproben ausgefiihrt.

Tabelle 3-6: Ubersichtstabelle Querzugproben: Probenbezeichnungen nach Matrix und Stempelung.

Matrix Geschweilte Proben GeschweiBte Proben mit WBH
Aus Probenblech 1 2 1S 1L 28 2L
GW GW mit WBH
Querzugprobe 1 18 1L 28 2L
GW_ 1 ZF | W99u.z49 |GW_1S_ZF|A29|GW_1L ZF|Z59|GW _2S_ZF|C7|GW_2L ZF|C15

3.4.3 Kerbschlagbiegeversuche

3.4.3.1 Versuche nach Charpy

Die Auswertung der Versuche erfolgte nach Hofer-Hung-Glnes, die Methode ist in Kapitel 2.4.1.1
auf Seite 45 dargestellt. Die Lage der Proben in den Schweiflgutblechen ist in Abbildung 3-4 auf
Seite 71 dargestellt. Der Kerb wurde jeweils in Richtung des Schweillbades ausgefrast, siehe Ab-

bildung 3-5.
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Abbildung 3-5: Schematische Darstellung der Kerblage in Relation zum Schweil3bad.
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Die Zuordnung der Stempelung zur eigenen Probenbezeichnung ist in Tabelle 3-7 aufgelistet.
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Tabelle 3-7: Ubersichtstabelle Kerbschlagbiegeproben: Bezeichnung AX entspricht jeweils A1-12, da je Probennr.
12 Proben geschlagen wurden.

Matrix Geschweillte Proben Geschweillte Proben mit WBH
Probenblech 1 2 1S 1L 2S 2L
Probennr. SG_1_AX [W95| SG_2 AX | 746 | SG_1S_AX[A26| SG_1L_AX | 755] SG_2S_AX| C4 | SG_2L_AX[C12
X=1bis12 GW GW mit WBH
Probenblech 1 1S 1L 2S 2L
Probennr. GW_AX [wes] GW_AX [2z50 | GW_1S_AX| A30| GW_1L_AX|Z58| GW_2S_AX| C8 | GW_2L_AX] C16

Je Probenart wurden 12 Einzelproben bei verschiedenen Temperaturen geschlagen, da zur Be-
stimmung der Kerbschlagbiegekurven ein weiter Temperaturbereich abgedeckt werden muss. Bei
Raumtemperatur wurden statistisch betrachtet die meisten Proben geschlagen, ansonsten er-
streckte sich der Priftemperaturbereich mancher Einzelproben von -50 bis +400°C.

3.4.3.2 Instrumentierter Kerbschlagbiegeversuch

Die Kerbschlagbiegeversuche wurden als instrumentierte Versuche durchgefiihrt und ausgewertet.
Dieser Versuch lauft ab wie ein gewohnlicher Kerbschlagbiegeversuch nach Charpy. Der einzige
Unterschied ist, dass wahrend des Versuches eine Kraft-Durchbiegungskurve ermittelt wird.

Die Mdglichkeit solche Versuche nach ONORM EN ISO 14556 [137] durchzufiihren, war durch
einen Transientenrekorder und durch die Instrumentierung der Hammerfinne gegeben [128]. In der
Hammerfinne sind hierbei Dehnmessstreifen implementiert um die Kraft bei Probendurchschlag zu
ermitteln. Die Auswertung der Signale erfolgt mit einer Messrate von 1 MS/s (1 Mio. Datenpunkte
pro Sekunde). Die analoge Signalbandbreite (bzw. obere Grenzfrequenz) liegt bei 250 kHz und
wirde laut genannter Norm auch noch fir die Prifung von Kerbschlag-Kleinproben ausreichend
sein.

Zusatzlich zur Kraftmessung wurde auch eine Wegmessung, mit welcher die Probendurchbiegung
ermittelt wird, installiert und kalibriert. Dies ist dokumentiert in der Bakkalaureatsarbeit Rauter
[128,219].

In der Diplomarbeit von Sari¢ [210] wurden in diesem Projekt erstmals systematisch instrumentier-
te Kerbschlagbiegeversuche aufgezeichnet und nach Norm [137] ausgewertet. Aus den ermittelten
Kurven sind verschiedene Phasen eines Bruchgeschehens abzulesen. Daraus kann beispielweise
die Risseinleitung oder Auffangen eines Risses erkannt werden.

Im Rahmen seiner Diplomarbeit hat Krenmayr [217] ein Programm zur automatischen Auswertung
der Kraft-Weg Kurven der Kerbschlagbiegeversuche geschrieben. Der Code basiert auf der Soft-
ware Matlab, ist aber mit Installation einer Runtime als eigenstandiges Programm zu verwenden.
Der User speichert die Daten am Transientenrekorder als ,,.txt-file“ ab und ladt die Daten in das
Programm. Erste erforderliche Eingabe ist der mittels Schleppzeiger ermittelte analoge Wert der
Kerbschlagarbeit. Dann wahlt der User die Integrationsgrenzen und den nach Norm zu verwen-
denden Fall von A bis F, siehe Tabelle 2-5 auf Seite 47.

Das Programm von Krenmayr bestimmt die Ausgleichsfunktionen, ermittelt die jeweiligen Krafte,
Durchbiegungen und Teilintegrale und gibt ein vollstdndiges Messprotokoll mit Kraft-
Durchbiegungskurve, Integralfunktion und Arbeitsvisualisierung aus.
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Auler den Kraftwerten It. Norm werden auch die dynamische Streckgrenze nach Béhme [176,220]
und der Zahbruchanteil nach Van Walle [221] ermittelt. Das Messprotokoll wird automatisch als
pdf-Datei abgespeichert und alle gemessenen und errechneten Daten werden in ein Excel-File
geschrieben.

3.4.4 Bruchmechanik

Die bruchmechanischen Prifungen wurden am Erich Schmid Institut an der Montanuniversitat Le-
oben durchgefiihrt. Gepriift wurden Querproben aus dem Schwei3gut, deren Geometrie mit jener
der Kerbschlagbiegeproben vergleichbar ist. Der wesentliche Unterschied ist, dass die Kerbe beim
bruchmechanischen Versuch mit einem Ermidungsanriss versehen wird.

Den Proben wurden vor der Priifung Buchstaben zugeordnet (S40-A bis S40-D bzw. S41-A bis
S41-E). Die Serie S40 ist aus dem Probenblech 1L entnommen, entspricht also der Probennum-
mer 1L_BM, das heilt 0,2% Ni (SG1) und lange Warmebehandlungsdauer. Die Serie S41
entspricht 2L_BM das heif’t 0,7% Ni und lange Warmebehandlungsdauer, siehe Tabelle 3-8.

Tabelle 3-8: Ubersichtstabelle Bruchmechanikproben: Probenbezeichnungen nach Matrix und Stempelung.

Querprobe GeschweilRte Proben mit WBH

Probennummer SG_1L_BM S40 SG 2L BM S41

Die Proben wurden entsprechend der Norm ASTM E 1820—-08 nach Annex A1.1 [222] von voestal-
pine Bohler Welding Austria vorgefertigt. Es wurde die Standardform ,Single Edge Notched Bend*
SENB gewabhlt, eine Abbildung ist im Anhang A.3. Abbildung 2 auf Seite IV zu sehen.

Zur Identifizierung der Schweil3gutlage wurden die Seiten der Probe mittels Adler-Wischatzung
angeatzt. Der Kerb wurde in Schweil3badrichtung (gleich wie bei den Kerbschlagbiegeproben) ge-
setzt und zwar mittels Schnitt mit einer Trennscheibe, mit einer Rasierklinge wurde der Schnitt
verfeinert. AnschlieRend wurde ein Ermidungsriss erzeugt, indem zyklisch zuerst auf Druck dann
auf Zug belastet wurde.

e Lange der Probe: S =72 mm
e Lage: Kerb in Schweilrichtung

Die Abmessungen der Proben und aller IST-Risslangen sind in Tabelle 3-9 und Tabelle 3-10 ver-
zeichnet. In Tabelle 3-9 sind die Abmessungen der Schweiltverbindung mit 0,2% Nickel und einer
Warmebehandlung von 730°C und 24h (1L) angefiihrt.

Tabelle 3-9: Geometriedetails der gefertigten SE(N)B Proben, die Dicke (B) war bei jeder Probe 9mm und die Brei-
te (W) 18mm. Schweilgut mit 0,2% Ni, PWHT:730°C/24h (1L).

AaErm[]dung AKErmﬁdbjry
Probe Awech.Kerb [MM [mm] [MPam™7] ag [mm] a/W
S40-A 7,82 0,88 16 8,70 0,48
S40-B 7,76 0,89 17 8,65 0,48
S40-C 7,71 0,95 17 8,66 0,48
S40-D 7,65 0,95 17 8,60 0,48
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Die eingebrachte zyklische Spannungsintensitat bis zum Ende des Ermudungsrisses AKgmidung
sollte bei allen vier Proben gleich sein, bei Probe S40-A war sie mit 16 MPaVm etwas niedriger als
bei den anderen Proben.

Tabelle 3-10 zeigt die Abmessungen der Schweildverbindung mit 0,7% Nickel und einer Warmebe-
handlung von 730°C und 24h (2L). Die eingebrachte zyklische Spannungsintensitat bis zum Ende
des Ermudungsrisses AKemidung War bei allen vier Proben mit 17 MPavm gleich.

Tabelle 3-10: Geometriedetails der gefertigten SE(N)B Proben, die Dicke (B) war bei jeder Probe 9mm und die
Breite (W) 18mm. Schwei3gut mit 0,7% Ni, PWHT:730°C/24h (2L). AKemadung @lle Proben 17 MPavm

AaErm[]dung do
Probe AMech.Kerb [mm [mm] [mm] a/w
S41-A 7,82 0,91 8,73 0,49
S41-B 7,72 0,95 8,67 0,48
S41-B 7,63 0,88 8,51 0,47
S41-A 7,65 0,90 8,55 0,48
S41-A 7,60 0,80 8,40 0,47

Die fur die Auswertung der Kurven erforderlichen mechanischen Kennwerte Ry und Ry, waren
aufgrund der durchgefiihrten Zugversuche vorhanden.

Die Prifung der Probe erfolgte in einer weggesteuerten 3-Punkt-Biegevorrichtung. Das heif3t die
Probe wurde mit dem Kerb nach unten in die Biegevorrichtung eingelegt. Uber die zwei Auflager
wurde Kraft von unten nach oben (links und rechts vom Kerb) auf die Probe aufgebracht. Oben,
genau gegeniber vom Kerb war die Biegefinne angebracht. Vorher musste definiert werden, wie
weit belastet werden sollte (x-Achse — ,load line displacement®), damit am Ende eine auswertbare
Risslange gemessen werden konnte. Zur Kraftmessung wurde auch eine Potentialmessung fir die
direkte Auswertung der Risslange gemacht. Die Risslange wurde, nach dem Versuch zusatzlich
mittels Lichtmikroskopie bestimmt.

Fur die Auswertung wurde die tatsachliche Rissverlangerung aus der Bruchflache mit der errech-
neten Rissverlangerung (aus der Potentialmessung) verglichen und mit einem Korrekturfaktor im
Verlauf berticksichtigt. Quantifiziert wurden der kritische J-Wert nach ASTM Norm [222], auch ein
Kjic-Wert wurde errechnet.

Nach dem ,Heat-Tinting“, das ist eine Art Warmebehandlung um Anlassfarben zu generieren, und
dem ,Fertigermiden® (anstelle eines Gewaltbruches unter Stickstoffatmosphére) sind an den
Bruchflachen sehr gut einzelne Belastungsbereiche zu erkennen, wie in Abbildung 3-6 zu erken-
nen ist.
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(stabil)
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,Blunting Line’ — Bereich der / Ermidungsriss

Rissspitzenplastifizierung

Rasierklingenschnitt

Mechanischer Kerb

Abbildung 3-6: Darstellung der einzelnen ,Belastungsbereiche nach einem durchgefiihrten bruchmechanischen
Versuch.
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4. Ergebnisse Mikrostruktur

4.1 Chemische Zusammensetzung

Die chemische Zusammensetzung der Schweifdgiter 1 und 2 aus den Verbindungsschwei3ungen
ist im Vergleich zur chem. Zusammensetzung des Grundwerkstoffes CB2 in Tabelle 4-1 darge-
stellt.

Tabelle 4-1: Vergleich: Chem. Zusammensetzungen von Grundwerkstoff CB2 und untersuchten Schweil3glitern.
Alle Angaben in Gewichtsprozent.

Werkstoff cB2.gw | ‘utller Schuelbzusatzwerk:

Nr. It. Probenraster GW_1_C SG_1.C SG 2 C
Werk Nr. BK1,2 4956 4957
C 0,14 0,141 0,106
Si 0,26 0,16 0,21
Mn 0,86 0,95 0,71

P 0,011 0,009 0,007

S 0,001 0,0049 0,0052
Cr 9,52 8,73 8,51
Mo 1,49 1,45 1,44
Ni 0,16 0,19 0,75
Nb 0,059 0,033 0,028

N 0,027 0,02 0,019
\ 0,2 0,2 0,2
Co 0,97 0,95 0,93

Ti 0,002 0,028 0,029

Al 0,018 (0,005) (0,005)
Bor 0,011 0,0041 0,007
Cu 0,06 0,02 0,02
W 0 0,05 0,05

o] n.A. 0,061 0,065

* rot gekennzeichnet sind alle Werte welche kleiner / gleich der definierten Bestimmungsgrenze der jeweiligen Un-
tersuchungsmethode sind. Bestimmungsgrenzen sind in den internen Prifberichten zu finden.

n.A. ...nicht angegeben

Zusatzlich wurde die Chemie von warmebehandelten Schweilgiitern aus den bezeichnungsglei-
chen Querzugproben analysiert. Die gesamte Tabelle inklusive Statistik ist im Anhang A.4. Tabelle
2, Seite 1V, dargestellt. Die Abweichungen bei den Schweil3gutern 1 und 2 sind sehr gering und
innerhalb eines engen statistischen Streubandes.

Die systematische und damit wesentliche Unterscheidung zwischen den Schweilgltern erfolgte

Uber den Nickelgehalt welcher zu Untersuchungszwecken bewusst um etwa ein halbes wt% vari-

iert wurde. Auch die Gehalte von Mangan, Silizium und Bor sind nicht ganz auf gleichem Niveau.
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Die Einflisse der sehr geringfiigigen Variationen sind kaum nachweisbar, weder bei den mechani-
schen Eigenschaften, noch in der Mikrostruktur. Wenn Einflisse vorhanden sind werden sie
jedenfalls Uberlagert von der gréReren Variation im Nickelgehalt.

Die untersuchten Zeitstandproben Z51 und M11 stammten aus alteren Schweildgutproben, welche
aus nominell gleichen Fulldrahten gefertigt wurden. Die chemischen Zusammensetzungen der
Verbindungen weichen minimal von den fir die Dissertation untersuchten Schweil3giter ab, siehe
Tabelle 4-2. Die genaue Differenzierung zwischen alterem und neuerem Schweifdgut wurde vor
allem wegen der MatCalc Simulationen und deren Vergleich mit den Mikrostrukturuntersuchungen
getroffen. Eine positive Abweichung in der Tabelle heil’t, dass der Anteil des Legierungsbestand-
teils im ,neuen Durchschnittsschweil3gut® hoéher ist, eine negative Abweichung zeigt einen héheren
Anteil im zeitstandbelasteten ,alten Schweil3gut®.

Tabelle 4-2: Mittelwerte der Analysen von SG1 und SG2 im Vergleich. Schwei3gut aus Dissertationsprojekt (Mittel-
wert); Spalten Z51 und M11: Schweil3gut aus Kriechproben von friiherer Charge.

Werkstoff CB2 Ti-FD SG1 CB2 Ti-FD SG2
Nr. SG_1.C Z51 Abweichung SG_2 C M11 Abweichung
Werk Nr. Mittelw. 4805_7Z51 (SG1-251) Mittelw. 4867_ M11 (SG2-M11)

Cc 0,134 0,137 -0,003 0,108 0,111 -0,003
Si 0,16 0,16 0 0,20 0,19 0,01
Mn 0,93 0,98 -0,05 0,69 0,73 -0,04
P 0,009 0,013 -0,004 0,008 0,013 -0,005
S 0,0048 0,0058 -0,001 0,0051 0,006 -0,001
Cr 8,58 9 -0,42 8,68 8,4 0,28
Mo 1,41 1,52 -0,11 1,47 1,39 0,08
Ni 0,17 0,2 -0,03 0,74 0,72 0,02
Nb 0,032 0,034 -0,002 0,029 0,029 0

N 0,020 0,023 -0,003 0,019 0,019 0

\Y 0,20 0,21 -0,01 0,2 0,2 0
Co 0,91 0,95 -0,04 0,94 0,92 0,02
Ti 0,029 0,031 -0,002 0,031 0,036 -0,005
Al 0,005 0,005 0 0,005 0,005 0
Bor 0,0043 0,0046 -0,0003 0,0068 0,006 0,0008
Cu 0,02 0,02 0 0,02 0,02 0
W 0,05 0,05 0 0,05 0,05 0

o 0,066 0,064 0,002 0,065 0,066 -0,001

Werte in Rot markiert: Untere Erfassungsgrenze; alle Angaben in wt%

Werte die laut Analyse an der unteren Erfassungsgrenze lagen sind rot geschrieben und wurden
bei Simulationen und Berechnungen nicht berlicksichtigt.
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4.2 Umwandlungsverhalten - Dilatometerversuche

Abbildung 4-1 zeigt einen Programmplot (DIL805 Pro) des Bahr Dilatometers in welchem verschie-
dene Lagen des gleichen Schweillgutes verglichen wurden. Probe 1 war der Decklage entnommen
und Probe 2 der mittleren Lage.
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Abbildung 4-1: Dilatometerkurvenvergleich; Schweil3gut 2 0,7% Ni, Vergleich SG Decklage und SG Mittellage.

Exemplarisch abgebildet sind zwei Proben aus dem Schwei3gut mit 0,7% Nickel. Es ist zu erken-
nen, dass die Kurvenverlaufe sehr ahnlich, fast parallelverschoben sind. Fir die Auswertung
bedeutet dies, dass die Martensitstart- (Ms) und —finishtemperaturen (M) in Decklage und Mittella-
ge gleich hoch sind. Die Acy und Acs Temperaturen unterscheiden sich nur wenig, deren
Auswertung ist bei einer schnellen Aufheizrate allerdings nicht einfach.

In Abbildung 4-2 sind die Dilatometerkurven von den zwei verschiedenen Schweiligiitern darge-
stellt. Beiden Proben stammen aus derselben Probenlage (Decklage), jedoch einmal aus dem
Schweifdgut mit 0,7% Nickel und einmal aus dem Schweiflgut mit 0,2% Nickel. Hier ist zu sehen,
dass 0,5% Ni mehr im Werkstoff die Ags Temperatur senkt und die Mg und M; anhebt.

Die Dilatometerkurven wurden nach der Tangentenmethode ausgewertet. Die korrekte Bestim-
mung der Ubergangsbereiche nach der Tangentenmethode gestaltet sich in der Regel schwierig,
da je nach Anlegen der Tangente eine Streuung in der Auswertung der Temperaturen unvermeid-
lich ist. Diese Tatsache ist auch in der Literatur dokumentiert [223]. In dem Zusammenhang wird
von den Autoren auch darauf hingewiesen, dass die Austenitkorngréfe eine wichtige Rolle fir die
Martensitstarttemperatur spielt [41].

84



Ergebnisse Mikrostruktur

200

150

=
o
o

50

Langenanderung /um

A

800

Temperatur /°C

o0

0,

7% Ni

0,2% Ni

==S57_07Ni_Probel_U65_t85_20s
e=S57_02Ni_Probel_U58_t85_20s

1000 1200 1400

Abbildung 4-2: Dilatometerkurvenvergleich, gleiche Probenlage (Decklage), verschiedene Schweil3giiter: obere
Kurve aus SG2 mit 0,7% Ni, untere Kurve aus SG1 mit 0,2% Ni.

Alle Ergebnisse aus den Dilatometerversuchen mit den Schweil3glitern und mit dem Grundwerk-
stoff sind im Anhang A.5. Seiten V und VI dargestellt. Der Grundwerkstoff CB2 wurde im Rahmen

der Diplomarbeit Sari¢ [210] untersucht.

Die Kenntnis der chemischen Zusammensetzung lasst beispielsweise die Abschatzung der Mar-
tensitstarttemperaturen mittels empirischen Zusammenhangen zu — siehe Kapitel 2.2.2 ab Seite
24. Vor allem der Kohlenstoffgehalt beeinflusst die Martensitstarttemperatur dramatisch, ein héhe-
rer C-Gehalt flhrt zu niedrigeren My Temperaturen, was auch durch die Dilatometerversuche

bestatigt wurde, siehe Abbildung 4-3.
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Abbildung 4-3: Vergleich der aus den Dilatometerversuchen bestimmten Ms Temperaturen mit berechneten Werten

Formel 9, Seite 26.

85



Ergebnisse Mikrostruktur

2Auch der Austenitstabilisator Ni vermindert die Mg Temperatur, der Einfluss von Kohlenstoff ist
hier jedoch héher. Schweiflgut SG1 enthalt zwar um 0,5% weniger Nickel (Ms 1), jedoch um 0,04%
mehr Kohlenstoff (Mg | |) als SG2, was zu einer niedrigeren Temperatur Mg fiihrt.

Tabelle 4-3 zeigt als Zusammenfassung alle gemittelten Ergebnisse fir die Umwandlungstempera-
turen vom Grundwerkstoff und von beiden Schweiltglitern. SG2 hat die Vergleichsweise geringste
Ac1 Temperatur, die A.s Temperaturen weichen zwischen den Schweil’gitern nur geringflgig ab.
Ms und Mt Temperaturen sind bei SG2 vergleichsweise am hdchsten.

Tabelle 4-3: Experimentell mittels Dilatometer gemessene Umwandlungstemperaturen.

Umwandlungstemperatur Acq [°C] Acs [°C] M;s [°C] M¢ [°C]
GwW 812 912 368 156
SG1 817 890 366 206
SG2 785 878 386 226

Im Anhang A.5. Tabelle 4, Seite V, ist eine Vergleichstabelle von gemessenen Umwandlungstem-
peraturen mit berechneten Umwandlungstemperaturen angefihrt.

4.3 Gefluge

Das Gefiige des Grundwerkstoffes ist ein Gussgeflige mit angelassener martensitisch-bainitischer
Grundstruktur. Die Korngrofe liegt bei durchschnittlich ca. 1500um.

Beide Schweillverbindungen bestehen aus 15 Raupen und 7 Lagen. Bei den warmebehandelten
Schweillgltern ist das Gefiige ebenfalls ein angelassenes, martensitisches. Von der Struktur her
besteht das Schweiligut hauptsachlich aus Dendriten deren GrélRe durch Schweillbadgeometrie
und Schweillparameter bestimmt wird.

4.3.1 Lichtmikroskopie

Exemplarisch werden in Abbildung 4-4 die Querschliffe der Proben SG_1S M und SG_1L_M, bei-
de mit gleichem Nickelgehalt aber mit verschiedener Warmebehandlung einander
gegenubergestellt. Jeweils eine Region aus dem Schweilgut wurde vergrofRert. In der ersten Rei-
he der Abbildung, in den Makroaufnahmen ist ein Unterschied im Geflige der beiden
Schweilinahte sichtbar, welcher auf den Einfluss der langeren Warmebehandlungsdauer zurtickzu-
fuhren ist.

Wahrend in der Probe SG_1S_M - 730°C - 8h, die Schweil’raupen die Warmeeinflusszone und
der Ubergang zwischen SchweiRgut und WEZ noch sehr gut zu sehen sind, geht diese Erkennbar-
keit der Ubergéange beim Bild der Probe SG_1L_M — 730°C - 24h etwas verloren.
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SG 1S M-730°C - 8h SG 1L M -730°C - 24h

Abbildung 4-4: Vergleich von zwei Proben, gleicher Nickelgehalt (0,2%), verschiedene Wérmebehandlungen —
oben: Makroaufnahmen (Adler Atzung), Mitte und unten: Lichtmikroskopieaufnahmen (Lichtenegger Bloech
Atzung).

Unter dem Lichtmikroskop betrachtet, sind beide Gefiigestellen jedoch klar als martensitisches
Geflige in einer SchweilRverbindung klassifizierbar. Es sind kaum Unterschiede zwischen den bei-
den Schweillgitern erkennbar. Bei den Mikroskopiebildern wurden bei Aufnahme verschiedene
Belichtungen gewahlt, daher treten Farbunterschiede auf (mittlere Reihe der Abbildung 4-4). Ver-
meintliche Strukturunterschiede in der unteren Reihe von Abbildung 4-4 sind vom gewahlten
Ausschnitt des jeweiligen Schliffes abhangig und nicht systematisch.

Weitere metallografische Gefiigebilder sind im Anhang A.6. auf den Seiten VIl und VIII dargestellt.
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Beispielhaft ist der Querschliff einer warmebehandelten Probe mit 0,7% Nickel, in Abbildung 4-5
dargestellt. Die Lichtmikroskopiebilder wurden von der geschliffenen, ungeatzten Oberflache ge-
macht um die Poren in Grundwerkstoff und Schweil3gut vergleichen zu kdnnen.

Ubersicht SG 2L M- 730° 24h

Abbildung 4-5: Porenbilder des SG-S2L_M, von Grundwerkstoff, Schwei3gut und WEZ. Lichtmikroskopie —
ungeétzt

Um eine Orientierung zu geben aus welchen Bereichen die Porenbilder kommen, wurde das Adler-
geatzte Makrobild als Ubersicht verwendet. Man sieht, dass im gegossenen Grundwerkstoff die
Porendichte hoher ist als im Schweilgut. Sehr deutlich macht sich dieser Unterschied im Uber-
gang zwischen SG und GW bemerkbar.

4.3.2 KorngroBe des SchweilRgutes

Vermessene Dendriten sind durchschnittlich ca. 2500um lang und die primaren Armabstande lie-
gen bei etwa 300um. Zu ungefahr einem Drittel besteht das Schweilgut durch die
Mehrlagentechnik aus einem feinkdrnigen, rekristallisierten Geflige. In Abbildung 2-10 auf Seite 33
sind die Isothermen von den Temperaturen A.; und Agz und die Fusionslinien von einem Mehrla-
genschweilgut eingezeichnet. An den Ubergdngen zwischen den einzelnen Schweilkraupen,
genauer gesagt zwischen A;¢ und der Fusionslinie liegt dieses umgekdrnte Geflige, dessen Breite
sich beim Schweif3en in Abhangigkeit von T(t) entwickelt.

Von diesem umgekoérnten Geflige wurden die KorngréRen in beiden Schweildgiitern gemessen und
verglichen, siehe Tabelle 4-4.
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Tabelle 4-4: KorngréBenvergleich der Schweil3giiter im rekristallisierten Geflige

Rekristall. SG Proben ‘as welded’ Proben mit Warmebehandlung
Probenr. SG_1_M SG 2 M SG_1S_M SG_1L_M SG 2S5 M SG 2L M
Korngréfe [um] 53,0 40,7 48,4 48,4 40,7 40,7
Standardabw. 0 3,5 4,2 4,2 3,5 3,5

Gemittelt Gber alle Messmethoden und Vergleiche wurde daraus fiur Schwei3gut 1 eine durch-
schnittliche Korngréfie von 50um (siehe alle Spalten SG1) und fiir Schweilgut 2 von 40um (siehe
alle Spalten SG2) bestimmt.

Es wurden verschiedene Methoden zur Korngrofienbestimmung verwendet. Fur die feinen, rekris-
tallisierten Bereiche des SchweilRgutes war die Auswertung nach ASTM KorngréRennetzen E112,
in zitierter Norm [224] beschrieben, die effizienteste Methode. Da die dhnlichen Korngrof3ennetze
mit Normwert 5,5 bis 6,5 verwendet wurden, ist die ermittelte Standardabweichung aus Einzelwer-
ten (siehe Tabelle 4-4) entsprechend gering, unterstreicht aber die Tendenz zu einem etwas
gréberen Korn in SG1.

4.4 Elektronenmikroskopie

Alle elektronenmikroskopischen Untersuchungen inklusive EELS und EDXS Analysen welche am
FELMI der TU Graz durchgefuhrt wurden, sind im Bericht J3B2 [225] umfangreich dokumentiert,
auch die FEG-SEM (field emission gun — scannig electron microscopy) Untersuchungen der vo-
estalpine Linz sind darin erlautert.

Im TEM (Transmissionenelektronen Mikroskop) wurden hauptsachlich SG1 Proben untersucht,
eine SG2 Vergleichsprobe aus einem Kriechversuch wurde zu Vergleichszwecken mituntersucht.
Insgesamt wurden vier Proben, mit unterschiedlich vielen Serien und Gesichtsfeldern, im TEM
betrachtet. Im FEG-SEM der voestalpine Linz wurden nur die Zeitstandproben beider Schweil3gu-
ter untersucht und verglichen.

4.41 EFTEM (Energy filtered transmission elektron microscopy)

In den EFTEM Bildern, siehe Abbildung 4-6, wird je nach ausgewahltem Energieband der Material-
kontrast eines Elementes sichtbar. Je mehr des jeweiligen Elements enthalten ist, desto heller sind
die Bereiche. Zu erkennen sind hier Chromcarbid Ausscheidungen, und dass der Werkstoff aus
einer Eisenmatrix aufgebaut ist (Fe-Mapping). Auflerdem ist zu sehen, dass sich im untersuchen
Werkstoff keinerlei Borausscheidungen gebildet haben (B-Mapping). In keinem weiteren der be-
trachteten Gesichtsfelder konnte Bor detektiert werden, auch nicht in EELS Analysen, wo speziell
die die leichten Elemente des Periodensystems gemessen werden kdnnen.
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Abbildung 4-6: EFTEM Bilder der Probe SG_1_M (W97); Aufnahmeserie 1; Elementenmappings: Je mehr des
Jjeweiligen Elements enthalten ist, desto heller die Bereiche.

Dass es sich in Abbildung 4-6 (Bild Cr) wirklich um Chromkarbide handelt, muss mittels EDX und
EELS Messungen bestatigt werden, da Signale nicht nur in den Cr und C ,jump-ratios“ verstarkt
sind sondern auch im Mo und im Nb jump-ratio image. Jump-ratio bedeutet, dass zwei Bilder pro
Energielibergang vorhanden sein mlssen, eines genau vor der lonisations-Kante und eines genau
danach. Fir das ,jump-ratio image“ werden die beiden Bilder in Verhaltnis zueinander gesetzt und
die Elementenverteilung wird sichtbar. Jedoch ist die Tatsache bekannt, dass durch Uberlagerun-
gen in den Energiebandern manche Elemente in bestimmten Ausscheidungen als Artefakt
angezeigt werden. genauere Erklarungen zu diesen Phanomenen und verstandliche Ausfiihrungen
zu verwendeten Begriffen finden sich in der Dissertation von Sonderegger [14].

442 EELS

EELS ist die Abklrzung fir ,Electron Energy Loss Spectroscopy®. Hierbei wird ein kleiner Proben-
bereich (bzw. eine Ausscheidung) ausgewahlt und ein Energiespektrum der durchtretenden
Elektronen mit dem Imaging Filter erstellt.

Die Elektronenenergien werden durch dieses Verfahren feinst aufgespalten, das heil3t ein Peak
zeigt nicht nur das Element und die Energie der angeregten Elektronenschale, sondern auch des
Orbitales in dem sich das Elektron befindet. Die Form der Peaks wird einerseits durch das Orbital
des Schalenelektrons bestimmt, andererseits durch den Bindungszustand des Atoms [16]. So
kann, je nach Bindung, die K-Kante in einem EEL Spektrum unterschiedliche Formen annehmen.
In Cr-Karbiden besitzt die Kohlenstoff K-Kante eine Doppelpeak Charakteristik, dies kann in Abbil-
dung 4-7 im Spot auf das Chromkarbid festgestellt werden.
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Die Peaks von Chrom L, 3 und der Eisen L, 3 haben auch eine &hnliche Doppelpeak - Charakteris-
tik. Die Spitzen spiegeln jeweils den Energieverlust der Elektronen in den Schalen und Orbitalen
wieder. Das analysierte Teilchen in Abbildung 4-7 entspricht einem Chromkarbid.
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Abbildung 4-7: Probe SG_1_M (W97) — Serie 3: EELS zur Charakterisierung eines Chromkarbides
(Bremsspektrum korrigiert).

443 EDXS

EDXS ist die Abklrzung fUr energy dispersive X-ray spectroscopy. Hier werden bei inelastischen
StoRRen der Primarelektronen in der Probe elementspezifische Réntgenquanten erzeugt. Mit dem
EDX Detektor kdnnen kleine Probenbereiche auch quantitativ analysiert werden. Vorteil gegenuber
EELS ist eine héhere Genauigkeit der Quantifizierung von Elementgehalten, Nachteil die schlech-
tere Energieauflosung.

Analog zu EELS koénnen bei EDX Analysen einzelne Elemente anhand der spezifischen Energie
der emittierten Réntgenquanten detektiert werden. Die Wechselwirkungen Primarelektron mit
Schalenelektron erzeugt fiir jedes Element charakteristische Rontgenstrahlung. Die Anzahl der
Signale (Counts) kdnnen ausgewertet und auf die Elemente normiert werden.

In Abbildung 4-8 ist ein Ausschnitt aus Probe SG_1_M (W97) als ,high-angle annular dark field’
(HAADF) Bild dargestellt. Vor allem bei diinnen Bereichen einer Probe kann dieses Verfahren ein-
gesetzt werden. Das HAADF-Signal stammt von Elektronen die auRerhalb der Z-Achse gestreut
emittiert werden, sie ermdglichen eine exaktere Unterscheidung von chemischen Elementen an-
hand der Signalintensitat, bzw. ermdglichen auswertbare Spektren vor allem bei der EDX Analyse.
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Zusatzlich, um die Analysegenauigkeit zu erhéhen, wird das Mikroskop bei EDX Aufnahmen im
scanning TEM (STEM) Modus betrieben.

Ein sehr feiner Elektronenstrahl (ca. 4 nm) wird ahnlich wie bei REM (Raster Elektronen Mikrosko-
pie) Uber den ausgewahlten Bereich der Probe gefihrt. Partikel 3 von Abbildung 4-8 kann
jedenfalls als Chromkarbid identifiziert werden.
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Abbildung 4-8: Probe SG_1_M (W97), rot umrandet: Map 2; (li.) HAADF Bild der gesamten Serie 2; (re.) EDXS von
Teilchen 3 aus Serie 2, Map 2.

4.4.4 Auswertungsprocedere

Nach Analyse einzelner Teilchen kann mithilfe der EFTEM Aufnahmen die Auswertung der Aus-
scheidungsgruppen begonnen werden. Fir chromreiche Ausscheidungen ist das Cr-mapping zu
verwenden. Mit dem digitalen Bildbearbeitungsprogramm, in diesem Fall ,Digital Micrograph® von
GATAN [226], wahlt man einen Helligkeitsbereich welcher vom Programm eingefarbt und Uber eine
Vermessungsroutine quantifiziert wird. In Abbildung 4-9 sind zwei Beispiele von markierten
Chrommappings, der untersuchten Probe gezeigt. Serie 1 und Serie 3 wurden hier ausgewertet.

(¢]

0.2 pm

Abbildung 4-9: Probe SG_1_M (W97) — (li.) Serie 1; (re.) Serie 3; Wahl des Chrom-Mappings zur
Ausscheidungsfindung, Bildauswertungssoftware Digital Micrograph von GATAN.
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Pro Partikel werden vom Programm ,Digital Micrograph“ Parameter wie Flache, Position [x,y Koor-
dinaten im Bild], Abweichungen [von x,y Koordinaten], Rundheit, Formfaktoren und weitere, in
Tabellen ausgegeben. Aus insgesamt 31 Parametern von jedem einzelnen vermessenen Teilchen,
werden Rohdatentabellen generiert. Diese wiederum sind der Input fir eine MATLAB Routine zur
Bestimmung von Phasenanteil in Gew.%, Radius in nm und Teilchendichte in 1/m3. Diese drei
Ausgabegrofien werden in MATLAB Uber errechnete Volumina auf Basis der gemessenen Flachen
generiert. Die MATLAB Routine wurde im Rahmen der Dissertation Sonderegger [14] entwickelt.

Nachdem jedes Bild einer jeden Serie pro Probe ausgewertet wurde, wurden von den Parametern
Phasenanteile, Teilchendichten und Radien Mittelwerte gebildet. Eine Auswertung, und zwar jene
der Zeitstandproben bei 625°C nach 6500h ist in Tabelle 4-5 gezeigt.

Kritisch anzumerken ist, dass die gemessenen Werte, trotz der Auslgleichsalgorithmen in der
MATLAB Auswertung sehr gesichtsfeldabhangig sind. Hohe Standardabweichungen zwischen den
Serien jeder einzelnen Probe zeigen, dass die Messdaten sehr stark schwanken und statistisch
nicht belastbar sind. Die Auswahl der Gesichtsfelder spielt eine grof’e Rolle auch die Qualitat der
praparierten Probe ist von entscheidender Bedeutung um auswertbare Daten zu generieren.

AuBerdem ist durch die groRe Streuung der Einzelmesswerte die Mittelwertbildung von Phasenan-
teilen und Teilchendichten problematisch. Mit héherer Teilchendichte sollte auch der Phasenanteil
im Vergleich hoéher sein, dies ist nicht immer der Fall, da die Serienwerte untereinander oft um das
Vielfache schwanken.

4.4.5 Grafische Darstellung

Zwei charakteristische Aufnahmen von den Zeitstandproben der beiden Schweil3glter als RGB-
Maps, welche die Ausscheidungssituation gegenuberstellen sollen, sind in Abbildung 4-10 darge-
stellt.

S$G1-6500h S$G2-6500h

Abbildung 4-10: RGB (Rot: Mo, Griin: Fe, Blau: Cr)-Maps zur Darstellung verschiedener Ausscheidungen. Links:
Zeitstandprobe SG1 - Artefakte entstehen, weil an dieser Stelle die Probe zu dick ist. Rechts: Zeitstandprobe SG2
mit Laves-Phase und Chromkarbiden.
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Mit der RGB Darstellungsform geht man Kompromisse ein. Die unvermeidbare Drift des Elektro-
nenstrahls bei EFTEM-Map Erstellung wird sichtbar, aul3erdem sind nur drei Elemente in einem
Bild gut darstellbar. Jedoch sind dargestellte Elementanhaufungen auf einen Blick erfassbar und
somit wird eine direkte optische Vergleichsmdglichkeit zwischen den untersuchten Proben ge-
schaffen. Eingefarbt sind die chromreichen Ausscheidungen (blau), wie M23Cs und die
molybdanreichen Ausscheidungen (rot), wie die Laves Phase oder Mo,C. Nicht eingefarbt und
darum dunkel sind die vanadiumreichen MX Ausscheidungen, in der linken Darstellung scheinen
sie hellgrau, im rechten Bild jedoch sind sie relativ gro® (&hnliche GréRe wie M»3Cg) und schwarz
erkennbar. Bei der dargestellten Serie scheinen die MX in SG2 wesentlich grober zu sein als in
SG1.

4.4.6 Quantifizierung und Vergleich SG1 zu SG2

Gemittelt Gber alle betrachteten Serien, siehe Tabelle 4-5, relativiert sich dieser Unterschied aber
wieder und der Radius der MX in SG2 ist nur geringfiigig groRer als jener in SG1. Wie es zu den
dargestellten Artefakten kommt ist in Bericht [225] und in der Dissertation Sonderegger [14] be-
schrieben.

Tabelle 4-5: Vergleich der TEM-Messergebnisse von den Zeitstandproben (Auslagerung bei 625°C, 6500 h) aus
den Schweil3giitern 1 und 2.

Schweilgut 1 SchweilRgut 2
Phasenanteil Teilchendich- Radius Phasenanteil Teilchendich- Radius
, te te
Ausscheidung

[wt.%] [1/m3] [nm] [wt.%] [1/m?] [nm]

Cr-karbide 2,54 1,59E+19 63,3 1,80 1,63E+19 72,0

MX (VN) 0,30 2,43E+19 23,1 0,30 1,29E+19 28,3

Laves-Phase 1,28 1,21E+18 237,8 2,47 1,26E+18 159,7
MzX-Phase 1,10 5,35E+18 58,4

e Die Phasenanteile der gemessenen Chromkarbide liegen bei Schweifdgut 2 mit 0,75% Nickel
deutlich unter denen von Schwei3gut 1 mit 0,2% Nickel. Die gemessenen Radien und Teil-
chendichten sind vergleichbar.

e Die Phasenanteile der MX-Ausscheidungen sind bei beiden Schweil3gltern fast identisch
ebenso Radien und Teilchendichten.

e Der Anteil der Laves-Phase ist in Schweil3gut 2 wesentlich héher als in Schweifgut 1. Die Teil-
chendichte ist bei beiden Schweillglitern vergleichbar, jedoch ist die Laves-Phase in
Schweillgut 1 gréRer. Dieser groRere Radius ist vor allem durch die Auswertungen aus Serie 5
begriindbar, wo ein einzelnes Laves-Teilchen etwa 470 nm grof ist.

e Markantester Unterschied zwischen den Schweil3gltern ist, dass bei SchweilRgut 1 auch M,X
Teilchen gefunden wurden, in Schweil3gut 2 hingegen nicht.

Weitere Bilder und Auswertungstabellen befinden sich im Anhang B zu dieser Arbeit auf den Sei-
ten IX bis XVIII.
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4.4.7 FEG-SEM Untersuchungen

Die FEG-SEM Untersuchungen, durchgefiihrt vom Labor der voestalpine Linz, lieken nur eine qua-
litative Auswertung zu. Die C-Kontaminationen bzw. die fehlende Matrixkorrektur haben die
eigentlichen Elementverteilungen so verschoben, dass auch das Setzten der Filter fur Auswertun-
gen eine Herausforderung war. Dennoch wurden die Unterschiede zwischen den zwei
Schweilgltern bei jeweils gleicher Setzung der Filter untersucht.

¢ Mangansulfide wurden ausschlielich in Schweil3gut 1, Probe Z51 gefunden. Jedoch waren es
nur sehr wenige (35 Teilchen) und sehr kleine Partikel (grofite Haufigkeit bei 100 nm).

o Die flichenméaRige Teilchendichte lag bei Schweillgut 1 bei 757.500 mm™ und bei Schweillgut
2 bei 811.000 mm™ also um fast 50.000 Teilchen/mm? oder 7% mehr.

¢ Die chromreichen Ausscheidungen sind laut Histogramm im Schweil3gut 2 etwas feiner. Ein
quantitativer Vergleich der gezahlten Ausscheidungen ist wegen der schon genannten Griinde
problematisch.

Bei

beiden Zeitstandproben wurde gleichermalen festgestellt:

e Ein Unterschied zum Grundwerkstoff ist die flachenmaRige Teilchendichte. Diese betrug beim
Grundwerkstoff nur etwa 82.500 Teilchen/mm?, das ist beinahe um den Faktor 10 weniger als
bei den Schweil3gltern.

e Die Messungen zeigten vereinzelt Ausscheidungen mit einem effektiven Durchmesser gréflier
als 1 ym, diese waren meist Ti, Al, Mn und O reich. Es handelte sich dabei um oxydische Aus-
scheidungen oder Einschliisse, da immer Sauerstoff enthalten war.

e Cr-reiche Ausscheidungen und Mo-reiche Ausscheidungen zeigten die grofite Haufigkeit aller
ausgewerteten Partikel. Der effektive Durchmesser dieser Partikel stimmte dem Trend nach mit
den im TEM gefundenen Ausscheidungen Uberein.

o Die effektiven Durchmesser N-haltiger Teilchen waren klein, in Kombination mit diesen Teil-
chen war Vanadium anzufinden. Bei beiden Schweilgitern wurden sehr wenige Partikel
gezahlt, daher war ein quantitativer Vergleich nicht zielfihrend.

e Bornitride sind in beiden Proben nicht enthalten. Bei den betrachteten Partikelzusammenset-
zungen standen die Elemente Bor und Stickstoff in keinem Zusammenhang. Wenn in einem
Teilchen Bor enthalten war, enthielt das Teilchen keinen Stickstoff und umgekehrt. Dies ist ein
wesentlicher Unterschied zu den Messungen im Grundwerkstoff welche fiir ein Teilprojekt an
denselben Geraten durchgefihrt wurden und wo Bornitride mittels FEG-SEM identifiziert wur-
den.

¢ Molybdanreiche Ausscheidungen hatten in beiden Schweil3gitern eine sehr ahnliche GréRen-
verteilung.

e Wenn Bor gemessen wurde, dann in Verbindung mit Molybdan. Es wurden bei beiden
Schweil3glitern Ausscheidungen mit B und Mo gefunden, jedoch waren es im Vergleich nur
einzelne Partikel.

Die grafische Darstellung der Elementenverteilung ist im Anhang B.4.5. Abbildung 20 auf der Seite
XIX zu sehen.
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5. Ergebnisse mechanische Eigenschaften

5.1 Hartemessungen

In den Bildern der Tabelle 5-1 sind alle Hartemessungen zusammengefasst dargestellt. Die ge-
naue Lage der Hartemesspunkte ist farbig gekennzeichnet.

Tabelle 5-1: Hérteverldufe in untersuchten Schliffen beider Schweillgiiter. Offene Symbole > Hérteprofil;, volle
Symbole > Werte HV10 abzulesen an der y-Achse.
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Die Eindriicke des oberen Profils sind rot, die des mittleren blau und die des untersten Profils mit
grinen Rauten markiert. Der Verlauf der Harteprofile wird durch offene Symbole angezeigt, volle
Symbole zeigen die Hartewerte in HV10 welche an der y-Achse am linken Bildrand abzulesen sind.

Die Harte des Grundwerkstoffes liegt bei allen getesteten Proben innerhalb eines Streubandes
zwischen 225 und 240 HV10, bei den Proben mit 24h WBH zwischen 220 und 235 HV10. Die
Messpunkte in den Warmeeinflusszonen zeigen einen Harteabfall. In den as welded Proben ist die
Harte im Schweillgut aufgrund des nicht angelassenen, martensitischen Gefiiges sehr hoch und
bei einem Niveau von etwa 450HV10.

In den warmebehandelten Proben ist vor allem in den oberen Lagen der Mehrlagenschweil3gtter
ein Harteanstieg zu verzeichnen. Bei Schweil3gut 2 ist nach WBH_S (730°C, 8h) eine deutlich ho-
here Harte in der unteren Lage festzustellen, bei genauerer Betrachtung des Bildes sieht man,
dass hier die Harte der unteren Fusionslinie gemessen wurde, so erklaren sich die héheren Werte.

Nach langer Warmebehandlung (WBH_L — 730°C, 24h), ebenfalls in SG2, ist die Harte in der unte-
ren Lage niedriger als im Grundwerkstoff. Ein genauer Blick auf die Darstellung (Tabelle 5-1, dritte
Reihe, rechts) zeigt, dass hier die Harte der unteren Warmeeinflusszone gemessen wurde. Die
maximal gemessene Harte Ubersteigt in keinem Punkt der warmebehandelten Proben 350HV10.

5.1.1 Hartemappings

Diese sind in Tabelle 5-2 abgebildet und fir beide Schweilgiter und Warmebehandlungen gegen-
Ubergestellt. Nach den Messungen an einem vordefinierbaren Raster konnen gleiche Hartewerte
jeweils gleich eingefarbt werden. Die Messgrenzen wurden bei 170HV1 fir das untere und 320HV1
fur das obere Limit gesetzt, auch die Farbskala umspannt den gleichen Bereich, damit volle Ver-
gleichbarkeit untereinander gegeben ist. Der pro Bild gemessene niedrigste und hochste Wert ist
am jeweiligen unteren Bildrand vermerkt.

Bei WBH_S (730°C, 8h) sind in beiden Schweilgutern deutlich die aufgeharteten Fusionszonen zu
erkennen. Die Warmeeinflusszonen sind bei beiden Warmebehandlungen und Schweil3glitern
durch den Harteabfall ersichtlich. Bei WBH_L (730°C, 24h) wird ein Sinken der durchschnittlichen
Harteniveaus auf etwa Grundwerkstofflevel festgestellt. Die Aufhartung in der Fusionszone ver-
mindert sich deutlich und bleibt auf einem unkritischen Niveau (um 250HV1). Die
Warmeeinflusszone mit messbarer Erweichung wird durch die lange Warmebehandlung tendenzi-
ell einen halben bis einen mm breiter.

Durch die langere Warmebehandlung wird auch das Harteniveau des Grundwerkstoffes noch ein-
mal um etwa 10HV1 niedriger. Die urspriingliche Annahme, dass die Harte in Schweillgut 2 mit
0,75% Nickel tendenziell niedriger ist als die Harte von SchweiRgut 1 mit 0,2% Nickel, wurde nicht
bestatigt. Nach langer Warmebehandlung ist das durchschnittliche Harteniveau von Schweillgut 2
sogar etwas hdher.
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Tabelle 5-2: Hartemappings von untersuchten Schliffen SG1 und SG2, beide WBH's; die Skala geht immer von
170HV1 bis 320HV1, um die Vergleichbarkeit zu gewéhrleisten. Héchste und niedrigste gemessene Werte sind
Jeweils am unteren Bildrand vermerkt.

SchweilRgut 1 SchweilRgut 2

ml
Ry
<
¥ ‘ I 10 mm I
190 - 293 HV1 Ty Wﬁ@ 173 - 286 HV1

3
&
<

I 10 mm I I 10 mm - I

iws
171 - 270 HV1 Ty Wﬁ@ 189 - 305 HV1 Ty W‘ﬁ

Da Harte und Festigkeit in einem direkten physikalischen Zusammenhang zueinander stehen,
muissen demgemald auch die Festigkeitswerte die gleiche Tendenz haben, dies wird in Folge be-
statigt.
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5.2 Festigkeit - Zugversuche

Die Ergebnisse der Zugversuche, die alle bei Raumtemperatur durchgefihrt wurden, sind auch in
eigenen Veroffentlichungen [227,228] zusammengefasst. Alle Querzugproben wurden als Flach-
zugproben ausgefihrt. Es wurde nicht beachtet, dass das Schweildigut hoherfest als der
Grundwerkstoff ist. Mangels dieser Uberlegung wurde keine Verjingung in der Mitte des Schweil3-
gutes eingebracht und somit bei allen Querzugproben nur der Grundwerkstoff geprift, wie in
Abbildung 5-1 exemplarisch zu erkennen ist. Zur Verifikation der Bruchstelle wurden Proben mittels
Adler Makroatzung angeatzt, der Bruch liegt deutlich im Grundwerkstoff.

Abbildung 5-1: Gebrochene Querzugprobe A24, Bruch im Grundwerkstoff.

Die Prifwerte sind in Tabelle 5-3 dargestellt. Die Dehngrenze ist vergleichbar mit der des Guss-
werkstoffes ,CB2 Pilot Valve* (573MPa) aus [3]. Dehngrenze, Zugfestigkeit und Bruchdehnung des
Grundwerkstoffes sind aulRerdem vergleichbar mit den veréffentlichten Werten fir CB2 aus [229]
bzw. liegen im Schnitt etwas Gber den Werten von R,02=561 MPa, R,=712 MPa und im Schnitt
etwas unter der Bruchdehnung von 17%. Die Probe SG_1L-Z52 wurde zwar gepruft, aber von der
Priufsoftware wurden von dieser einen Probe keine Daten aufgezeichnet, somit muss auf die Dar-
stellung dieser Probe im Vergleich verzichtet werden.

Tabelle 5-3: Zugpriifung — Querzugproben: auch bei den as welded Proben und bei den Proben mit Warmebehand-
lung wurde de facto der Grundwerkstoff gepriift. Daher sind die Probennamen evitl. irrefiihrend und sollen erklért
werden: SG_1S entspricht GW_S; SG_2S entspricht GW_S und SG_2L entspricht GW L.

Querzugproben Reine GW Proben ‘as welded’ Proben Proben mit Warmebehandlung
Probenr. GW_1- GW_1 - SG_1- SG 2 - SG_1S - SG 2S-| SG_2L-
W99 743 W92 Z43 A24 C2 C10
Rp0,2 [MPa] 594 598 614 616 576 556 552
Rm [MPa] 726 732 746 749 722 696 702
Bruchdehnung [%] 13,8 17,4 13,4 13,4 17,4 13,4 15,4
Brucheinschn. [%] 52 42 47 48 77 50 45
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Aus den Schweilgutern selber wurden Langszugproben in Schweil3badrichtung gefertigt. Die Pri-
fergebnisse sind in Tabelle 5-4 dargestellt. Auch diese Festigkeitswerte liegen im Streubereich von
veroffentlichten Werten [230].

Die as welded Zugproben, hatten eine héhere Festigkeit als erwartet. Mit der hauseigenen Zug-
prifmaschine konnte die Probe SG_1_ZR (W94) nicht bis zum Bruch gepruft werden. Die Probe
wurde im gezogenen Zustand ausgebaut, und es konnten weder Bruchdehnung, noch Bruchein-
schnirung gemessen werden, siehe Tabelle 5-4. Die zweite Zugprobe aus dem unbehandelten
Schweildgut, SG_2_ZR (Z45) wurde daraufhin vom Bohler Edelstahl VFP-Priflabor gepriift.

Tabelle 5-4: Zugpriifung — Ldngszugproben (Schweillgliiter); Erlduterung Zeile Bruchdehnung: manuell vermessene
Bruchdehnungswerte oben; A50,25 — maschinell bestimmte Werte; unten (grau) — in Folge relevant fiir Abbildung
5-3.

L&ngszugpro-

ben ‘as welded’ Proben Proben mit Warmebehandlung

Probenr. SG_1-W94 | SG 2-745| SG_1S-A25| SG_1L-2754| SG 25-C3| SG_2L-C11

RpO0,2 [MPa] 950 962 643 578 668 617
Rm [MPa] 1283 1285 782 727 781 742
Bruchdehnung ) 128 16,6/ 20,4/ 16,4/ 20,1/
[%] ’ 17,6 20,1 16,5 21,2

Brucheinschn.

1%] - 36,3 58 59 58 62

Eine Anmerkung muss auch noch zu den Werten der Bruchdehnung gemacht werden: Hier wurden
fur Tabelle 5-4 und folglich fiir Abbildung 5-2 die manuell gemessenen Werte verwendet und nicht
die Asp 25 Werte aus dem Messprogramm der Zugprifmaschine.

Bei gemessenen Festigkeitswerten besteht nur sehr wenig Unterschied zwischen den SchweilRgi-
tern. Vergleicht man beide Schweilgiter nach langer Warmebehandlung, sind die Festigkeitswerte
von Schweildgut 2 etwas hoher. Dies steht in Analogie zu den Hartemessungen, wo bei Schweil3-
gut 2 nach langer WBH im Schnitt héhere Hartewerte gemessen wurden. Den gréReren Einfluss
auf die Festigkeit hat die Warmebehandlung, und zwar mehr als geringflgige Legierungsvariatio-
nen.

In Abbildung 5-2 sind Dehngrenzen und Zugfestigkeiten der Proben mit Warmebehandlung visuali-
siert und Uber der Bruchdehnung (der manuell ermittelte Wert) dargestellt. Die Werte flir den
Grundwerkstoff wurden von den Querzugproben, wo de facto nur der Grundwerkstoff geprift wur-
de, aus Tabelle 5-3 entnommen, die Probe A27 (ein GW-S Wertepaar) ist in der Tabelle
aufgeflhrt, wurde aber aus der Darstellung herausgenommen.

Die Werte der Schweildglter stammen aus Tabelle 5-4 (Langszugproben). Der Grundwerkstoff und
beide Schweillguter werden in Abhangigkeit von der Warmebehandlung miteinander verglichen.
Langere Warmebehandlung fihrt bei den Schweiligltern zu einer héheren Bruchdehnung und zu
niedrigeren Festigkeitswerten.
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Abbildung 5-2: Zugfestigkeit (Rm) und Dehngrenze (Rpo,2) als Funktion der Bruchdehnung, Grundwerkstoff (GW)-
Werte von den Querzugproben C2 und C10 aus Tabelle 5-3; Werte von SG1 und SG2 aus Tabelle 5-4, nur Proben
mit WBH.

In Abbildung 5-3 ist die technische Spannung Uber den Traversenweg der Prifmaschine, umge-
rechnet in Prozent, von beiden Schweil3giitern und beiden Warmebehandlungen dargestellt. Auch
hier wird sichtbar, dass eine langere Warmebehandlung zu niedrigeren Festigkeitswerten und einer
héheren Bruchdehnung fiihrt.
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Abbildung 5-3: Technische Spannung liber Traversenweg (umgerechnet auf Dehnung in %), beide Schweil3giiter
und beide Wérmebehandlungen im Vergleich.

Schweil’gut 1 hat bei der langeren Warmebehandlung die geringere Bruchdehnung als Schweif3-
gut 2, weil bei den flir das Diagramm verwendeten, aufgezeichneten Spannungs-Dehnungskurven
die manuelle Messung und Korrektur der Bruchdehnung nicht durchgeflihrt wurde. Von Tabelle 5-4
sind in diesem Fall in der Zeile Bruchdehnung die unteren (grauen) Werte relevant.
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5.3 Kerbschlagbiegeversuche

Zusammenfassende Betrachtungen Uber die Kerbschlagbiegeversuche und Ergebnisse dieser
Versuche finden sich auch in den Veréffentlichungen [227,228].

5.3.1 Grundwerkstoff

Aus dem CB2 Grundwerkstoff wurden zahlreiche Proben geschlagen. Die urspriinglichen Bleche
wurden so verwendet, wie sie aus dem Block von der Gielierei Traisen geschnitten worden sind:
Der CB2 Grundwerkstoff hatte nach dem Austenitisieren bereits eine Warmebehandlung von
730°C / 12h hinter sich; die Kerbschlagwerte bei RT ab Werk lagen bei 44, 35 und 44 Joule, was
gut mit den eigenen RT-Prifwerten von 33 bis 40 Joule bei insgesamt 7 Proben tbereinstimmt.

Fur die Auswertung wurden pro Prifgruppe jeweils 24 Proben Uber einen Temperaturbereich von -
70 bis 200°C geschlagen. In Abbildung 5-4 werden Kerbschlagbiegeproben aus den urspriingli-
chen Blechen (GW) und aus =zusatzlich warmebehandelten Blechen verglichen. Die
BestimmtheitsmaRe fir die Ubereinstimmung zwischen gemessenen Daten und Ausgleichsfunkti-
on (R?) sind im Diagramm eingetragen.

A,-T Kurven Grundwerkstoff

R2297,29% L

R®=97,25%

Kerbschlagbiegearbeit /J

20 70 120 170 220

Temperatur /°C

® GW ® GW-WBH_S ® GW-WBH_L ——Linie_27J) <«—T beiAV_27

Abbildung 5-4: Kerbschlagarbeit vom Grundwerkstoff nach verschiedenen Wéarmebehandlungen —
Ausgleichsfunktionen nach Hofer Hung Giines.

Der T,7; Wert zeigt die Temperatur, bei der eine Kerbschlagarbeit von 27 Joule erreicht wird. Die
Ermittlung dieses Wertes ist fur die Erstellung von Master Curves, also zum Vergleichen von
Bruchzahigkeit und Kerbschlagzahigkeit von Bedeutung. Der T,; Wert hangt sehr stark von der
Wahl der Ausgleichsfunktion ab, so wurde prinzipiell darauf geachtet, dass die Funktion ein Be-
stimmtheitsmalf} von R? > 96% im Vergleich zu den Messpunkten erreicht.
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Sowohl die T,7 Werte, als auch die Ubergangstemperaturen Ty sind fur die untersuchten Schweif3-
guter im Anhang C, Tabelle 17 Seiten XX bis XXIl angeflhrt. Das Hochlagenniveau des
Grundwerkstoffes ist deutlich niedriger als das der Schweiliglter, siehe Kapitel 5.3.2. Vergleichbar
mit den warmebehandelten Schweilgiitern liegen die Ubergangstemperaturen bei 33 bis 41°C. Die
To7 Temperaturen sind beim Grundwerkstoff durchwegs besser, also niedriger, sie liegen bei -2°C
bis -4°C.

In Abbildung 5-5 sind Bruchbilder des Grundwerkstoffes GW-WBH_L-Z58 bei verschiedenen Priif-
temperaturen abgebildet. Das linke Bild zeigt die bei -70°C Priftemperatur geschlagene Probe,
das rechte Bild zeigt die bei Raumtemperatur geprifte Probe und das untere Bild zeigt den vorwie-
gend duktilen Bruch bei 200°C.

Abbildung 5-5: Gebrochene Kerbschlagproben von GW_WBH_L-Z58; (li.) gepriift bei -70°C; (re.) gepriift bei RT;
(unten) geprtift bei 200°C.

Wahrend bei -70°C ein reiner Sprodbruch vorliegt, ist bei Raumtemperatur (rechtes Bild) ein
Mischbruch zu erkennen. Der duktile Bruch bei 200°C Priftemperatur hat auch noch wenige kris-
talline Bereiche, jedoch sind deutlich laterale Breitung und Scherlippen zu sehen.

Die Bruchflachen des Grundwerkstoffes sehen anders und zerklifteter aus als die der SchweilR3gU-
ter, welche einen flacheren Bruchverlauf zeigen — siehe Bilder aus nachfolgendem Kapitel 5.3.2.
Die Unterschiede im Aussehen der Bruchflache ergeben sich vermutlich aus den Gefiigeunter-
schieden von Grundwerkstoff und Schweil3gutern.
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5.3.2 Warmebehandlungen und SchweiBguter im Vergleich

5.3.21 As welded

In Abbildung 5-6 sind die Ergebnisse der Kerbschlagbiegeversuche fiir beide Schweil3glter im as
welded Zustand, also ohne nachfolgender Warmebehandlung dargestellt.
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Abbildung 5-6. Kerbschlagarbeit von Schweilgiitern 1 und 2 ,as welded" als Funktion der Temperatur —
Ausgleichsfunktionen nach Hofer Hung Giines; R? ist das Bestimmtheitsmal fiir die Ubereinstimmung zwischen
gemessenen Daten und Ausgleichsfunktion.

Das unangelassene, martensitische Gefiige ist sehr spréde. Die Werte flir die Kerbschlagarbeit in
der Hochlage Ubersteigen 30 Joule nicht, selbst bei 400°C Priftemperatur. Sofern man bei diesen
Proben von Hochlage und Tieflage sprechen kann, liegen die Ubergangstemperaturen von beiden
Schweil3glitern Uber 125°C. Die T,7 Werte liegen tber 165°C.

Die Bruchflachen zeigen je nach Priuftemperatur dennoch einige Unterschiede. In Abbildung 5-7
sind Bruchflachen von Schwei3gut 1, Probe SG1_A1-W95, dargestellt. Die Probe links wurde bei
Raumtemperatur gepriift (5 Joule) und die Probe rechts bei 200°C (27 Joule).

Wahrend die bei RT geschlagene Probe einen reinen Sprédbruch zeigt, hat die bei 200°C ge-
schlagene Probe auch Merkmale eines Verformungsbruches mit duktilen Bereichen am
Probenrand (Scherlippen). Der sprode kristalline Anteil, erkennbar an den hell reflektierenden Stel-
len, ist jedoch trotz der hohen Priftemperatur groi3.
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Abbildung 5-7: Gebrochene Kerbschlagproben von SG1_A1-W95, as welded; (li.) gepriift bei RT; (re.) gepriift bei
200°C.

Abbildung 5-8 zeigt Bruchflachen von Schweillgut 2 im as welded Zustand, wieder bei zwei ver-
schiedenen Pruftemperaturen. Die Probe links wurde bei Raumtemperatur geprift (8 Joule) und
die Probe rechts bei 200°C (30 Joule). Die Bruchflachen unterscheiden sich nicht wesentlich von
den Bruchflachen des SG1.

Abbildung 5-8: Gebrochene Kerbschlagproben von SG2_A1-Z46, as welded; (li.) gepriift bei RT; (re.) gepriift bei
200°C.

Die bei Raumtemperatur geschlagene Probe brach sprod. Die bei 200°C geschlagene Probe zeigt
einen Mischbruch mit duktilen Bereichen, vor allem Scherlippen am Probenrand. Es sind auch
kristalline Anteile vorhanden, jedoch weniger als in SG1 bei gleicher Priftemperatur. Dennoch ist
die Kerbschlagarbeit mit 30 Joule nur unerheblich hoher als bei SG1 mit 27 Joule.

Diese geringen Kerbschlagzahigkeitswerte selbst bei hohen Priftemperaturen zeigen, dass das
Material mit nicht-angelassenem martensitischen Gefiige kaum Schlagenergie aufnehmen kann,
sich nur wenig verformt und zu Spaltbruch neigt. Nach Warmebehandlung verandert sich dieses
Verhalten, wie im Folgenden gezeigt wird.
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5.3.2.2 WBH_S (730°C / 8h) — SG1 vs. SG2

Sobald eine Warmebehandlung nach dem Schweiflten durchgefihrt wird, sinken Festigkeits- und
Hartewerte, daflr steigt die Kerbschlagzahigkeit. Die Ubergangstemperatur zwischen Hoch- und
Tieflage sinkt unter 60°C. Durch das Anlassen diffundiert Kohlenstoff aus dem Martensit und bildet
Karbide [37]. Jedenfalls verringert dieser Vorgang die Martensitharte. Die entstehenden Karbide
erhdéhen zwar nicht die Zahigkeit, tragen aber zur Ausscheidungshartung bei. Die Erhéhung der
Zahigkeit kommt vor allem durch die Verminderung der Eigenspannungen im Martensit zustande.

In Abbildung 5-9 ist die Auswirkung einer Anlassbehandlung von 730°C und 8 Stunden auf die
Schweiligliter zu beobachten. Hier steigt die Kerbschlagzahigkeits-Hochlage auf Gber 100 Joule.
Weiters werden 27 Joule in SG1 bei 22°C und in SG2 schon bei 15°C erreicht.
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Abbildung 5-9: Kerbschlagarbeit von Schweil3glitern 1 und 2 mit WBH_S als Funktion der Temperatur —
Ausgleichsfunktionen nach Hofer Hung Glines; Bestimmtheitsmal3e R? sind eingetragen.

Bisher nicht erwéhnt wurde die sehr groRe Streuung der Messwerte im Ubergangsbereich, dieser
erstreckt sich hier von etwa 10°C bis etwa 120°C. Wahrend SchweiRgut 2 die Hochlage bei 100°C
erreicht hat, liegt SchweilRgut 1 hier noch im Ubergangsbereich. Erst bei 160°C ist die Kerbschlag-
zahigkeit von SG1 auf demselben Niveau wie von SG2.

In der Tieflage bei -30°C haben beide Schweilguter vergleichbare Werte. Das Bestimmtheitsmal}
R? fir die Ausgleichsfunktion von SG1 ist aufgrund der Streuung der Messwerte wesentlich
schlechter als fiir die Ausgleichsfunktion von SG2.

In Abbildung 5-10 sind Bruchflachen von Schweil3gut 1 bei zwei verschiedenen Priftemperaturen
dargestellt. Das linke Bild zeigt die Probe SG1_S_A1-A26 geprift bei Raumtemperatur (39 Joule),
das rechte Bild zeigt denselben Zustand, geprift bei 160°C (112 J).
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Die bei Raumtemperatur geschlagene Probe weist einen Mischbruch mit plastischer Verformung
an den Probenrandern und einen hohen kristallinen Anteil auf. Die bei 160°C geschlagene Probe
ist duktil gebrochen mit einer deutlichen lateralen Breitung und ausgepragten Scherlippen.

Abbildung 5-10: Kerbschlagproben von SG1_S_A1-A26; (li.) gepriift bei RT; (re.) gepriift bei 160°C.

In Abbildung 5-11 sind drei Bruchbilder von Schweildgut 2, Probe SG2_S_A1-C4 bei drei verschie-
denen Priiftemperaturen geschlagen, dargestellt.

Abbildung 5-11: Kerbschlagproben von SG2_S_A1-C4; (li.) geprtift bei -50°C; (re.) gepriift bei RT, (unten) gepriift
bei 160°C.
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Das linke Bild zeigt eine Probe welche bei -50°C (3 Joule) geschlagen wurde. Die Probe im rech-
ten Bild wurde bei Raumtemperatur (41 Joule) und die Probe im unteren Bild bei 160°C (106 J)
gepruft. Links, bei einer Priftemperatur von -50°C, ist ein reiner Sprodbruch zu sehen. Rechts bei
RT-Priufung ist ein Mischbruch mit duktilen Anteilen an den Probenrandern ersichtlich, es iberwie-
gen jedoch die kristallinen Anteile. Unten ist die bei 160°C gepriifte Probe abgebildet, diese ist
duktil gebrochen mit einer sichtbaren lateralen Breitung und ausgepragten Scherlippen.

Schweiltgut 2 erreichte mit WBH_S bei jeder geschlagenen Probe, bei Raumtemperatur Kerb-
schlagwerte Uber 30 Joule, die T,z lag bei 15°C. Durch die grof’e Streuung der Messwerte im
Ubergangsbereich, vor allem bei Raumtemperatur erzielte Schweilgut 1 nicht immer die obligaten
27 Joule und lag bei zwei von drei Messwerten darunter, die Tz, lag bei 22°C.

5.3.2.3 WBH_L (730°C / 24h) — SG1 vs. SG2

Wird die Dauer der Warmebehandlung ausgedehnt, haben Diffusionsvorgange noch mehr Zeit.
Somit 16st sich mehr Kohlenstoff aus dem Martensit und das Geflige wird insgesamt duktiler und
verformbarer, was auch in den Zugprifungen, siehe Abbildung 5-3 Seite 101, festgestellt werden
konnte. Zudem nimmt die maximal erreichbare Kerbschlagzahigkeit zu, und die Ubergangstempe-
ratur verschiebt sich weiter nach unten, zu glinstigeren Werten.

In Abbildung 5-12 sind beide Schweilgiiter jeweils mit WBH_L (730°C / 24h) verglichen. Die Un-
terschiede zwischen SG1 und SG2 sind noch geringer als bei WBH_S (730°C / 8h).
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Abbildung 5-12: Kerbschlagarbeit von Schweil3giitern 1 und 2 als Funktion der Temperatur — Ausgleichsfunktionen
nach Hofer Hung Glines; Bestimmtheitsmal3e R? sind eingetragen.

Beide Werkstoffe erreichen die Hochlage bei etwa 100°C, wobei SG1 nicht so hohe Werte erreicht
wie SG2. Die T,7 von SG1 liegt bei 15°C, die von SG2 bei 7°C.
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Abbildung 5-13 zeigt Bruchflachen von Schweilgut 1 mit WBH_L bei zwei verschiedenen Priftem-
peraturen. Im linken Bild ist die Probe SG1_L_A1-Z55, geprift bei -50°C (4 Joule) dargestellt, das
rechte Bild zeigt ebenfalls Schweillgut 1, geprift bei RT (54 J).

Abbildung 5-13: Gebrochene Kerbschlagproben von SG1_L_A1-Z55; (li.) gepriift bei -50°C; (re.) gepriift bei RT.

Die bei -50°C gebrochene Probe zeigt ein rein sprodes Verhalten. Die bei RT gebrochene Probe
hat duktile Anteile an den Randern; Scherlippen haben sich gebildet.

In Abbildung 5-14 sind Bruchflachen von Schweillgut 2 mit langer WBH bei zwei verschiedenen
Priftemperaturen dargestellt. Im linken Bild ist die Probe SG2_L_A1-C12 geprift bei RT (58 Joule)
und im rechten Bild ist der gleiche Werkstoffzustand, geprtft bei 160°C (121 J) zu sehen.

Abbildung 5-14: Kerbschlagproben von SG21_L_A1-C12; (li.) gepriift bei RT; (re.) geprift bei 160°C.

Die bei Raumtemperatur geschlagene Probe (linkes Bild) zeigt einen Mischbruch. Plastische Ver-
formungen an den Probenréandern mit ausgepragten Scherlippen sind zu sehen, jedoch sind auch
ausgepragt sprode Bereiche mit einem hohen kristallinen Anteil im Probeninneren vorhanden. Die
bei 160°C geschlagene Probe ist duktil gebrochen. Sie zeigt eine deutliche laterale Breitung und
ausgepragte Scherlippen.

Wenn man die Bruchbilder der Proben mit WBH_S (Abbildung 5-10 und Abbildung 5-11) mit denen
der Proben mit WBH_L (Abbildung 5-13 und Abbildung 5-14) vergleicht, sind die Unterschiede
zwischen den bei RT und bei 160°C geschlagen Proben nicht sehr grof. Bei den RT Proben mit

WBH_L sind die Scherlippen an den Probenrandern etwas ausgepragter als bei jenen mit WBH_S.
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5.3.3 Diskussion SG1 und SG2

Vergleicht man die Kerbschlagbiegeversuche von Schweillgut 1 bei beiden Warmebehandlungen
miteinander, sind die T,; Werte unterschiedlich. Bei WBH_L ist der Wert um 8°C niedriger als bei
WBH_S, wie in Abbildung 5-15 zu sehen ist.
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Abbildung 5-15: Kerbschlagarbeit von Schwei3gut 1 mit WBH_S und _L als Funktion der Temperatur —
Ausgleichsfunktionen nach Hofer Hung Giines.

In SG2 hat die Dauer der Warmebehandlung fast den gleichen Einfluss auf die T,; wie bei SG1,
siehe Abbildung 5-16, hier ist der Wert bei WHB_L um 7°C niedriger. Weiters zeigt SG2 bei langer
WBH etwas héhere Hochlagenwerte als SG1.
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Abbildung 5-16: Kerbschlagarbeit von Schweigut 2 mit WBH_S und _L als Funktion der Temperatur —
Ausgleichsfunktionen nach Hofer Hung Giines.

In Abbildung 5-17 sind alle vier Ausgleichsfunktionen der warmebehandelten Schweilgiter mitei-

nander verglichen.
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Abbildung 5-17: Kerbschlagarbeit beider Schweil3giiter mit beiden Wérmebehandlungen als Funktion der
Temperatur. BestimmtheitsmalRe R? sind aus den vorherigen Vergleichsdiagrammen zu entnehmen.
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Die T,7 von SG2_L mit 7°C am niedrigsten, da sowohl die langere Warmebehandlungsdauer als
auch der etwas héhere Nickelgehalt die Zahigkeitseigenschaften verbessern. SG2_S und SG1_L
haben eine gleiche T,7 von 15°C. Am hdchsten ist die T,z von SG1_S, sie liegt bei 23°C, und ent-
spricht somit nur gerade noch den Zahigkeitsanforderungen an hochwarmfeste Schweil3giter.

5.4 Instrumentierter Kerbschlagbiegeversuch

5.4.1 Software

In Abbildung 5-18 ist der Plot einer mithilfe von Krenmayr's Programm [217] ausgewerteten Mes-
sung dargestellt (siehe Kapitel 3.4.3.2 ab Seite 78). Die blaue Linie zeigt die Messpunkte. Die
Oszillationen stammen aus der Wechselwirkung zwischen der Probe, die durch den Aufprall in
Schwingung versetzt wird und dem ebenfalls in Schwingung versetzten Hammerarm. Die magenta-
farbenen Linien sind ermittelte Ausgleichsfunktionen, die vertikale Linie ,Grenze Norm*“ ist die in
der Norm vorgeschlagene Integrationsgrenze von F; = 0,02*F ax.
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Abbildung 5-18: Messprotokoll Probe SG2_L gepriift bei Raumtemperatur, analoger Messwert 58 Joule.

Schwarze und rote, breit gepunktete vertikale Linien sind die vom User gesetzten Integrations-
grenzen. Die griin strichlierte vertikale Linie zeigt an wo der Kerbschlagzahigkeitswert der
analogen Messung liegen wirde.

5.4.2 Auswertung

Abbildung 5-19 (links) zeigt die kumulierte Integralfunktion der Kerbschlagarbeit. Daraus abzulesen
ist der Kerbschlagwert aus der vom User bestimmten und der nach Norm ermittelten Integralgren-
ze, und weiters der vom Schleppzeiger abgelesene und eingetragene Wert.

In Abbildung 5-19 (rechts) sind die verschiedenen Bereiche des Bruchgeschehens visualisiert.
Aufgezeichnet sind elastische und plastische Anteile und vier Teilbereiche, in welche das Bruchge-
schehen aufgesplittet werden kann. Der elastische Anteil ist hier mit 4% und der plastische Anteil
mit 71% bestimmt worden, allerdings ist dieser plastische Anteil nur bis zur Rissauffangkraft einge-
zeichnet.
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Betrachtet man das Bruchgeschehen bis zum Ende, zahlen auch die verbleibenden 25% noch zum
plastischen Anteil, obwohl nicht klar ist, ob bei F, bzw. bei Auffangen des Risses das Bruchge-
schehen nicht schon zu Ende ist. Zur Klarung dieser Frage waren synchrone Aufnahmen mit einer
Hochgeschwindigkeitskamera sehr hilfreich um festzustellen, ob nach Auffangen des Risses die
Probe durchgeschlagen ist, oder nicht. Ware die Probe hier komplett durchgeschlagen, wiirde die-
ser Bereich 4 nicht mehr zum Bruchgeschehen zdhlen und die Integrationsgrenze fir die
Kerbschlagarbeit bei der Rissauffangkraft gesetzt werden. Ware noch ein Bruchgeschehen zu be-
obachten, zahlte dieser Bereich IV jedenfalls noch zum plastischen Anteil der Kerbschlagarbeit.
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Abbildung 5-19: Messprotokoll Probe SG2_L gepriift bei RT; (li.) Integralfunktion; (re.) Visualisierung Teilbereiche
der Kerbschlagarbeit aus obiger Abbildung.

e Bereich I: Elastischer bis linear-elastisch-plastischer Bereich. Vorstufe zu Mikrorissen.

e Bereich II: Nichtlinearer, plastischer Bereich zwischen FlieRgrenze und Hoéchstlast. Definitiver
Beginn von Mikrorissen.

e Bereich lll: Beschleunigter, nahezu senkrechter Lastabfall.

e Bereich IV: Verzdgerter Lastabfall bis zum vollstandigen Bruch, oder Oszillationen nach Bruch

Im ,pdf‘ Messprotokoll finden sich auler den drei gezeigten Graphen noch die aus den Kurven
errechneten Werte. Weiters sind die Bruchklassifizierung nach Norm [137] und die in der Norm
vorgeschlagene Rechenwerte angefiihrt. Ein vollstdndiges Protokoll ist beispielhaft in Anhang C.1.
Abbildung 20, Seite XXIIl, dargestellt. Neben der ,pdf-Datei* wird auch eine Excel Datei ausgege-
ben, in welcher ebenfalls alle brauchbaren Rechenwerte dargestellt sind, siehe Tabelle 5-5. Hier
werden die ermittelten Werte in den Spalten ,Krafte, Wege, Arbeiten und Auswertungen® Gbersicht-
lich zusammengefasst.

Fmax_norm ist die an der Ausgleichsfunktion ermittelte Maximalkraft. Fyax mess ist der Maximalwert der
Kraft in der Messkurve (gréfite Amplitude der Oszillation). Frax kalist der kalibrierte Maximalwert mit
Berticksichtigung einer dynamischen Kalibrierfunktion und Wanaiog ist der gemessene Wert laut
Schleppzeiger. In gleicher Weise sind auch ,Wege und Arbeiten” angegeben.

Die Klassifizierung nach Norm erflllt Fall E. Weiters sind die dynamische Streckgrenze in MPa, ein
Kalibrierfaktor zur dynamischen Kalibrierung, die Steigung bis zur dynamischen Streckgrenze und
der errechnete Anteil der Verformungsbruchflache angegeben.

In der Diplomarbeit Krenmayr wurde auch eine dynamische Kalibrierfunktion eingefiihrt, mit dem
Ziel die Kraft- und Durchbiegungswerte dynamisch zu korrigieren.
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Tabelle 5-5: Messprotokoll, ausgewertete Parameter aus Priifung der Probe SG2_L bei RT.

Krafte: Wege: Arbeiten: Auswertung:

F_max_norm/kN | 24,53 s_max_norm/mm | 2,49 | W_analog/J 58,0 | Anteil der Verformbruchflache /% | 48,0
F_max_kal/kN 25,44 s_max/mm 1,78 | W_user/J 85,2 | Steigung bis F_gy /kN*mm*1 43,7
F_max_mess/kN | 24,89 s_gy/mm 0,42 | W_norm/J 87,1 Kalibrierfaktor 3,7
F_gy/kN 18,18 s_iu/mm 3,11 | W _kal/J 87,1 dyn. Streckgrenze /MPa 852,0
F_gy_kal/kN 18,85 s_a/mm 3,23 | W_max_norm/J | 50,2 | Klasse nach Norm E
F_iu/kN 23,96 s_t/mm 9,29 | W_max_kal/J 52,1

F_iu_kal/kN 24,85 W_iu_norm/J 65,5

F_a/kN 9,50 W_iu_kal/J 67,9

F_a_kal/kN 9,85 W_a_norm/J 67,4

Bei Messung der Durchbiegungsdaten kam es zu Unregelmafigkeiten, welche die Anwendung
eines Kalibrierfaktors oder einer Kalibrierfunktion erschwerten. Abbildung 5-20 zeigt exemplarisch
den Vergleich zwischen gemessener und berechneter Weg-Zeit Funktion (links). Im Graphen
.Kraft-Weg“ ist bei nach Norm gerechnetem (und nicht gemessenem) Weg eine Verschiebung zu
kleineren Durchbiegungen und damit kleineren Kerbschlagarbeitswerten sichtbar. Schlielich wird
bei Integration der Kraft-Weg Funktion, in der Darstellung ,Arbeit-Weg“ ein um etwa 15 Joule nied-
rigerer Wert fir die Kerbschlagarbeit mit dem nach Norm berechneten Weg im Vergleich zum
gemessenen Weg erreicht (unten).
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Abbildung 5-20: Exemplarisches Beispiel: Unterschiede in der Kerbschlagarbeit bei Verwendung der Wegmessung
versus berechnetem Weg.
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Dieser niedrigere Kerbschlagarbeitswert stimmt besser mit dem analog abgelesenen Wert tberein,
in beinahe allen gepriften Proben war dieser niedrigere Arbeitswert treffender. Ausnahme sind
Messungen in der Tieflage bei Sprédbruch, hier liegt selbst mit der gemessenen Wegfunktion der
analog abgelesene Wert Uiber dem Integralwert aus der Instrumentierung, jedoch immer innerhalb
der zulassigen Grenzen nach Norm. In diesem Fall, bei tiefen Kerbschlagarbeitswerten sind die
Anforderungen der Norm von +5 Joule zwischen analoger und instrumentierter Messung immer
erfullt.Exemplarisch wird dieser Zusammenhang fir eine Probenserie in Abbildung 5-21 fir SG1_L
dargestellt. Hier werden die Messwerte der analogen Anzeige (Schleppzeiger) auf der x-Achse mit
den Integrationswerten aus den instrumentiert gemessenen Kraft-Weg Kurven auf der y-Achse
korreliert.

SG1_L_Z55
140

120

80 -
60 °

40 o

Integrationswert [J]

20

0 20 40 60 80 100 120
Analoge Anzeige  [J]

® Messpunkte Korrelation

Abbildung 5-21: Korrelation zwischen Ablesewerten (Schleppzeiger) und Arbeitswerten aus Integration fiir SG1_L.

Eine Empfehlung fir zukunftige instrumentierte Messungen ist, die Durchbiegungswerte immer
vom Programm mitrechnen zu lassen und in Folge die Kurven mit den gerechneten Werten zu
evaluieren. Durch die GleichmaRigkeit der Durchbiegungsfunktion wird dann auch die Anwendung
eines Kalibrierfaktors sinnvoll.

Legt man die instrumentierten Kurven beider Schweilglter bei beiden Warmebehandlungen und
einer Pruftemperatur Gbereinander kdnnen der Einfluss der WBH bzw. der geringfligigen Legie-
rungsvariation mit einem Blick erfasst werden, siehe Abbildung 5-22.

Dieselbe Abbildung mit dem Vergleich der Schweildgiter, geprift bei 60°C ist im Anhang C.2. in
Abbildung 21 auf Seite XXIV dargestellt. Die 60°C Vergleichsdarstellung wurde deshalb noch als
reprasentative Darstellung gewahlt, da die vier Kurven (beide Schweildgliter mit beiden Warmebe-
handlungen) untereinander noch ahnlicher sind als die vier Kurven bei Raumtemperatur. Das
heillt, dass die Kraftwerte aller Kerbschlagproben nahezu identisch sind, dass jedoch durch ein
anderes Durchbiegungsverhalten die Arbeitswerte der Proben verschieden ausfallen.

Das Verhalten aller vier Proben, Abbildung 5-22, ist im linear-elastischen Bereich bis zu Fqy, immer
deckungsgleich. Erst im nichtlinear plastischen Bereich, bei der Bildung von Mikrorissen kommt es
zu Unterschieden.
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Abbildung 5-22: Vergleich von Kraft-Durchbiegungskurven aller zwei Schweil3giiter bei beiden WBH, Bei
Raumtemperatur; WBH1=WBH_S und WBH2=WBH_L.

In der Probe mit der kleinsten Kerbschlagzahigkeit beginnt der Steilabfall, bzw. die instabile Riss-
ausbreitung am frihesten, bzw. nach der kirzesten Durchbiegung. Wahrend also die Entwicklung
im linear-elastischen Bereich ident ist, entwickelt sich die Rissausbreitung unterschiedlich. Das
fuhrt in Folge zu unterschiedlichen Restbruchflachen.

Im Anhang C.2. in Abbildung 22 auf Seite XXIV sind die Arbeitsanteile beider Schweil3guter und
Warmebehandlungen miteinander verglichen. Durch eine langere Warmebehandlung wird der Ar-
beitsanteil zwischen Maximalkraft und Risseinleitung gré3er, das heif’t, dass der Werkstoff nach
langerer WBH mehr Energie nach Erreichen der Maximalkraft aufnehmen kann als der Werkstoff
mit kiirzerer WBH. Die Rissausbreitung ist langer méglich und fihrt zu einer besseren Kerbschlag-
zahigkeit. Auch zwischen SG1 und SG2 kommt es zu Unterschieden, hier wird von SG2 generell
mehr Energie aufgenommen.

Zeichnet man die Werte Uber alle Priftemperaturen fir jeweils ein Material, sieht man auf einen
Blick die Entwicklung vom spréden Bruchverhalten bei niedrigen Temperaturen, zu zahem Verhal-
ten bei hohen Temperaturen. In Anhang C.2. Abbildungen 23 bis 25, Seiten XXV und XXVI, sind
alle instrumentierten Versuche dargestellit.

Zusammenfassend kann man feststellen, dass das Material mit langerer Warmebehandlung bei
beiden Schweil3gitern héhere Durchbiegungswerte erreicht, und dass es bei niedrigen Temperatu-
ren erst spater zu einem Steilabfall kommt. Generell wird mit langerer WBH auch die
aufgenommene Energie bis zur Risseinleitung (Steilabfall) héher. Bei ganz zdhen Proben, Gber
100°C Pruftemperatur fehlt der Steilabfall, hier kommt es zu keiner instabilen Rissausbreitung. Ein
durchgehend duktiles Bruchverhalten ist zu beobachten, wobei die Proben aber immer ganz dur-
gebrochen sind. Beim Grundwerkstoff liegen die Maximalkrafte etwa auf Niveau der Schweil3guter,
jedoch fallen die Kurvenverlaufe der zahen GW-Proben steiler als die zdhen SG-Proben ab. Dar-
aus resultieren geringere Kerbschlagzahigkeiten in der Hochlage im Grundwerkstoff.
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5.4.3 Diskussion

Der Bruchprozess an Kerbschlagproben kann mit Hilfe der dynamischen Streckgrenze beschrie-
ben werden. Das Verhalten von Metallen vom krz-Gittertyp hangt wesentlich von der Temperatur
und der Beanspruchungsgeschwindigkeit ab. Je groRer die Beanspruchungsgeschwindigkeit eines
Werkstoffes ist, desto eher wird das plastische FlieRen (=plastische Verformung) behindert und die
Festigkeit steigt. Je héher die dynamische Streckgrenze ansteigt, desto anfalliger wird die Legie-
rung fur Sprodbruch. Je groler die dynamische Beanspruchung, desto hoher ist auch die
dynamische Streckgrenze.

Herold [231] stellte mit Hilfe der dynamischen Streckgrenze und dem mechanischen Modell des
plastischen Scharniers einen Zusammenhang zwischen Bruchzahigkeit und Kerbschlagarbeit her,
der bei Baustahlen eine gute Ubereinstimmung zeigt. Der Einfluss der Verformungsgeschwindig-
keit bei Kerbschlagproben mit Ermidungsrissen wird von Server [232] abgeschatzt. Er
dokumentiert auch einen Zusammenhang zwischen Kerbschlagzahigkeit und Bruchzahigkeit.

Vorrangiger Grund die Instrumentierung zu nitzen ist, dass man selbst bei diesem schnellen und
einfachen Verfahren der Kerbschlagbiegeprifung weit mehr Informationen Uber das Bruchgesche-
hen erhalt als man aus einem einzelnen Messwert bekommt, und dass man definierte Grofien, wie
die bereits genannten Krafte ermitteln kann.

In Analogie zu einem Zugversuch fallt auf, dass Fg, und Fyax mit steigender Versuchstemperatur
leicht abfallen, so verhalten sich auch Streckgrenze und Zugfestigkeit. Jedoch ist darauf hinzuwei-
sen, dass diese Kraft-Durchbiegungskurve keine Aussage Uber die Festigkeit eines Werkstoffes
macht. Obwohl der Anstieg bis zum Punkt Fgy, der dynamischen FlieRkraft Anhnlichkeit mit der
Hooke‘schen Gerade aus dem Zugversuch aufweist, handelt es sich nicht um eine Hooke‘sche
Gerade.

Aufgrund des inhomogenen Spannungszustandes in der gekerbten Probe setzt das FlieRen des
Werkstoffes zuerst im Kerbgrund ein und breitet sich dann erst im gesamten Kerbquerschnitt aus.
Somit erfolgt ein Abweichen von der Hooke'schen Gerade schon vor Erreichen der Fliel3kraft.

5.5 REM und EDX Analysen von Bruchflachen
Ausgewahlte Bruchflachen der Kerbschlagbiegeproben wurden mithilfe von Makro- und Stereofo-

tografie und auch im REM betrachtet. Teile daraus wurden mittels EDX analysiert, EDX-
Untersuchungen wurden auf das Schweilgut beschrankt.

5.5.1 Grundwerkstoff

Untersucht wurde eine Probe aus dem Grundwerkstoff GW_L Z58, welche bei Raumtemperatur
(RT) geschlagen wurde. In Abbildung 5-23 ist eine Serie von REM Bildern dargestellt.
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Abbildung 5-23: Bruchfldche Kerbschlagbiegeprobe GW_L Z58, geschlagen bei RT, A,=36J. Spréder Bereich aus
dem Probeninneren.

Die gemessene Kerbschlagarbeit betragt 36 Joule und die Bruchflache zeigt einen lberwiegend
sproden Mischbruch mit spréden und duktilen Bruchanteilen. Die Bilder zeigen einen eher trans-
kristallinen Verlauf der Bruchebene. Ausgepragte Grate und facettenartige Strukturen, welche
durch gebrochene Kristalle entstanden sind, deuten auf einen Spaltbruch hin. Der muschel- bzw.
rosettenartige Habitus verschiebt die Charakterisierung mehr zu einem Quasi-Spaltbruch.

Fir Abbildung 5-24 wurde ein Randbereich derselben Probe GW_L Z58 genauer im REM betrach-
tet. Hier liegt eindeutig ein duktiler, wabenférmiger Bruch vor.

In den Bruchwaben kommen charakteristischerweise Ausscheidungen bzw. Einschliisse vor, wel-
che vorwiegend nichtmetallischer Art, namlich oxydischer oder sulfidischer Natur sind, wie
Siliziumoxide oder Mangansulfide. Vereinzelt wurden an Bruchflachen des CB2 Grundwerkstoffes
im Rahmen der Dissertation Peter Mayr [20] auch Bornitride gefunden.

118



Ergebnisse mechanische Eigenschaften

EMT=2000kv  Mag= 20X @19 inch Monitor =T T  EMT=2000kv  Mag= 200X @1 inch Monitor
SignalA=SE! _ WD= 22mm _File Name = kwS0plustp2_14e0022.F i Signal A=SE1 __ WD= 12mm _File Name = kwS0plustp2_14e0032.4F

EMT =20.00 KV Mag= 3.00 KX @19 inch Monitor e WEl e EHT = 20.00 kV Mag= 1.00 KX @ 19inch Monitor
Signal A= SE1 WD = 12mm__File Name = kw50plustp2_14¢0035.tf Signal A= SE1 WD = 12mm__File Name = kw50plustp2_14e0034.tf

Abbildung 5-24: Bruchfldche Kerbschlagbiegeprobe GW _L Z58, geschlagen bei RT, A,=36J. Duktiler Bereich aus
dem Probenrand.

In Kapitel 5.3.2 ab Seite 104 sind Bilder beider Schweildgliter bei Sprédbruch, Mischbruch und
duktilem Bruch gezeigt. Diese Makrobilder waren zur Analyse der Bruchflachen prinzipiell ausrei-
chend und erforderten keine nahere Betrachtung im REM. Von Schweiflgut 1 und Schwei3gut 2
wurden ausschliellich zdhe Proben, die bei hoher Temperatur (160°C) geprift wurden, betrachtet,
vor allem um Einschlisse genauer analysieren zu kénnen.

5.5.2 SchweiRgut 1

Eine zahe Probe aus SG1 ist in Abbildung 5-25 dargestellt und zwar ein Ausschnitt aus Probe
SG1_S A26 bei 105 Joule gebrochen. Bei einer Priiftemperatur von 160°C, bestehen die Bruchfla-
chen fast ausschlieBlich aus duktilen Waben, auch im Probeninneren sind kaum mehr sprode
Bruchanteile zu finden.

Die Details aus Abbildung 5-25; Bild A und Bild B, sind in Abbildung 5-26 vergrof3ert dargestellit.
Bild C stammt aus einem benachbarten Bereich des Ubersichtsbildes und nicht von diesem selbst.
Von den jeweils markierten Partikeln ist das EDX Spektrum rechter Hand abgebildet.
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Abbildung 5-26: Bruchfldchen u. EDX-Spektren von ausgewéhlten Partikeln im Inneren der duktilen Bruchwaben.
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In allen drei EDX Spektren von einzelnen Ausscheidungen bzw. Einschliissen zeigen sich
Mischoxide. Bild A zeigt ein Mangan, Silizium Mischoxid. Wie in TEM Bildern in einem Projektbe-
richt [225] gezeigt wurde, sind diese Mischoxide, komplexe Einschlisse mit verschiedenen
Bereichen wo sich die Elemente speziell clustern.

In Bild B wurde ein relativ groRes Titan-, Silizium- Mischoxid gescannt. Die Form von Titanoxiden
ist nicht Uberwiegend spharisch sondern teils rhombisch.

Das untere Bild in Abbildung 5-26, zeigt ebenfalls ein Titanmischoxid, im Vergleich zu jenem aus
Bild B ist es aber sphéarisch. Grolkenordnungsmagig liegt das Teilchen zwischen dem rhombischen
Titan-Siliziumoxid und dem Mangan-Siliziumoxid. Jedes gescannte Teilchen ist zwischen 1 und 10
pum grof3.

5.5.3 SchweiRgut 2

In Abbildung 5-27 ist ein Ausschnitt der Bruchflache aus Probe SG2_S C4, Priftemperatur von
160°C, dargestellt. Wie bei SG1 bestehen auch hier die Bruchflachen fast ausschlief3lich aus dukti-
len Waben, auch im Inneren der Probe.

EHT =20.00 k¥ = 200X @ 19inch Moniter fi EHT =20.00 kv Mag= 500X @ 19inch Monitor
Signal A= SE1 = 16mm File )_14e0049.4if '_| Signal A= SE1 WD= 14dmm__ File N _14e0050.4if

Abbildung 5-27: Bruchfldche Kerbschlagbiegeprobe SG2_S C4. Duktiler Bereich aus dem Probeninneren.

Die Details aus Abbildung 5-27, Bild A und Bild B, sind in Abbildung 5-28 vergroRert dargestellt.
Von den jeweils markierten Teilchen ist das EDX Spektrum rechter Hand abgebildet.

Die mittels EDX analysierten Teilchen waren durchwegs kleiner als jene in Schweil3gut 1. Die un-
tersuchte Probe aus Schweillgut 2 hatte die Tendenz zu kleineren Einschliissen, wobei die
Wabenstruktur ahnlich fein wie bei SG1 war. Weil fir die EDX-Analyse nur kleinere Partikel gefun-
den werden konnten, wurde bei allen aufgenommenen Spektren durch den Elektronenstrahl auch
die Matrix mitangeregt und unweigerlich Réntgenstrahlung aus der Matrix mitgemessen. Das zeigt
sich durch einen deutlichen Fe-Peak bei allen Messungen, je kleiner das Teilchen umso héher der
Fe-Peak.

Da die GroRe der Teilchen um etwa 1um liegt, wurde die Auflésungsgrenze durch die Elektronen-
strahlbreite beim institutseigenen REM (mit Wolframdrahtemitter) erreicht. Neben einem hohen
Eisengehalt wird auch ein relativ hoher Cr-Gehalt festgestellt. Dies kdénnte ebenfalls von in der
Matrix geldstem Chrom stammen, bzw. davon, dass viel Hintergrundstrahlung mitgemessen wird.
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Da die Teilchen sehr klein sind und die Anregungsenergie von 20 keV doch einige um Reichweite
hat, kdnnte auch ein dahinterliegendes Teilchen das Rontgenspektrum beeinflussen.

—— KwsDplus 562 WEHL 160°C

<A \
KW50plus SG2/WBH1 160°C 7
Signal A MAG: 3000 x HV: 20,0 kV WD: 13,6 mm ke

—— Kw50plus 562 WBHL 160°C

PN I OTIT (PWIPIPR TN | PR T[T o T e Y
Mag= 100K X @19 inch Monitor A A S 5 3 i a E
Signal A= SE1 = 14mm__Flie Name = kaSOplustp?_1480056.1if . kev

— KwSlplus 562 WBHI 160°C

L y w4
KW50plus SG2/WBH1 160°C. e e e e :
Signal A MAG: 3000 x HV: 20,0kV WD:13,5 mm kev

Abbildung 5-28: Bruchfldchendetails und EDX-Spektren von ausgewéhlten Partikeln im Inneren der duktilen
Bruchwaben.

In Bild A in Abbildung 5-28 wurde ein Silizium Mischoxid gescannt, das auch Mangan und Titan
enthalt. Elemente, wie Chrom und Eisen stammen, wie schon erwahnt aus dem Hintergrund oder
aus der umgebenden Matrix.

Die Ausscheidung in Bild B ist wegen der starken Peaks die aus der Matrix stammen schwieriger
zu interpretieren. Hauptsachlich ist das Element Mangan enthalten, da aul’erdem sowohl der Sau-
erstoff als auch der Schwefelpeak erhoht ist, kdnnte das Teilchen entweder ein Manganoxid oder
ein Mangansulfid sein.
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Auch in den TEM Untersuchungen [225] wurden vereinzelt sehr kleine, spharische Mangansulfide
gefunden, anstatt der Ublichen, grof3en, linsenférmigen welche auch im Lichtmikroskop gesehen
werden kdnnen.

Das Partikel in Bild C ist durch den vorherrschenden Fe-Peak schwer auswertbar. Mangan, Titan
und Sauerstoff Peaks sind erhoht, was wieder auf ein kleines Mischoxyd schlielen lasst.

Mischoxide, wie Mangan-, Titan- und Siliziumoxid sind Partikel welche im Schweiflgut vorkommen,
aber in einer numerischen Simulation mittels MatCalc nicht berticksichtigt werden kénnen. Oxide
kénnen zwar mittlerweile im Gleichgewichtszustand berechnet werden, eine Berechnung mittels
Ausscheidungskinetik ist aber nicht mdglich. So existiert in diesem Punkt keine Vergleichbarkeit
zwischen Ausscheidungssimulation und diesem, mittels REM erfassten Teilchen.

Anders ist die Lage bei Mangansulfiden, sie kdnnen simuliert werden. Wenn man nun das Teilchen
in Bild B als MnS mit einer Grofie von etwa 0,2 um betrachtet, wirden die MatCalc Rechnungen,
die auch GroRenverteilungen und GroéRenklassen simulieren zumindest die Existenz solcher Parti-
kel vermuten lassen.

Generell sind die Ausscheidungen in diesem Betrachtungsstadium des Werkstoffes in MatCalc
Rechnungen und TEM-Untersuchungen nur wenige nm grof3 sind also nicht wirklich mit diesen im
REM gefundenen pm grof’en Teilchen vergleichbar. Es ist jedoch davon auszugehen, dass die
kleinen Nanometer Teilchen sehr wohl vorhanden sind, im REM jedoch nicht ausreichend aufge-
I6st und somit sichtbar werden.
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5.6 Bruchmechanik

Die Versuche zeigten, dass Schweillgut 2 mit 0,75% Nickel ein wesentlich vorteilhafteres bruch-
mechanisches Verhalten an den Tag legte als Schweilgut 1 mit 0,2% Nickel bei gleicher
Warmebehandlung. Die Resultate der Versuche sind in Tabelle 5-6 zusammengefasst.

Tabelle 5-6: Bruchmechanische Kennwerte bei Raumtemperatur (RT), ermittelt an ,Single-Edge-Notched-Bend*”
Proben (SENB), Vergleich zwischen den beiden Schweil3glitern.

Schweifigut 1 Schweifgut 2
Krit. J-| Kalk. Kyc- Krit. J-| Kalk. Kyc-
Probe Wert | Wert Probe Wert | Wert
Nr. Bruchflachenbild kd/m? MPavm Nr. Bruchflachenbild kJ/m? MPavm
S404 Keine Probe in diesem Zustand gliltig S41-
. - - 85 140
A gepruft. A
S40- S41-
B 183 206 B 209 220
S40- S41-
1 1 221 22
c 08 58 c 6
S40- S41-
D 57 115 D 229 230
Mittelwert 116 160 Mittelwen‘ 186 204
Standardabweichung 52 37 Standardabweichung 59 37

Einen Einfluss auf die Bruchzahigkeit haben vor allem die Lage der Rissspitze, die Korngrofie und
der Ausscheidungszustand. Korngrofie und Ausscheidungszustand werden auf3er durch Warme-
behandlung auch durch die chemische Zusammensetzung bestimmt. Um bei den
bruchmechanischen Versuchen nur den Einfluss der Legierungsunterschiede zu untersuchen,
wurde bei allen Proben derselbe Warmebehandlungszustand (730°C, 24 h) gewahlt. Die Unter-
schiede zwischen den beiden Schweil3gitern sind in Tabelle 5-6 dargestellt.
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Bei SG2 ist der errechnete K c Wert etwa ein Drittel hoher als bei SG1. Ein so unterschiedliches
bruchmechanisches Verhalten allein in Abhangigkeit von einer minimalen Legierungsvariation wur-
de nicht erwartet, da sich weder anhand der Bruchdehnung noch anhand der
Kerbschlagbiegearbeit so ein Verhalten ableiten liee. Aus diesem Grund kénnen weder aus Zug-
versuchen noch aus Kerbschlagbiegeversuchen bruchmechanische Kennwerte abgeleitet werden.

Da es auch in SG2 eine Probe mit sehr unvorteilhaftem Bruchverhalten gab, wird vermutet, dass
die Lage der Rissspitze vom Anschwingriss im Schweil3gut eine erhebliche Rolle spielt. Dieser
Ermudungsriss hat den Zweck, eine ,unendlich scharfe Rissspitze zu erzeugen um somit ein von
Materialbedingungen unabhangigeres Spannungsfeld zu erhalten. Die Grofde der plastischen Zone
an der Rissspitze ist dann ein Bewertungskriterium in der Bruchmechanik (Jiswz). Um dem Einfluss
der Rissspitzenlage auf den Grund zu gehen, wurden die Proben der jeweils besten und schlech-
testen Versuchsergebnisse beider Schweil’glter nochmals genauer unter dem Mikroskop und im
REM betrachtet.

In Anhang C.3. Abbildung 26, Seite XXVI ist die Skizze einer bruchmechanischen SENB
dargestellt. Weiters ist ein Querschliff einer gebrochenen BM-Probe exemplarisch dargestellit.

5.6.1 Vergleich der schlechtesten Bruchzahigkeitswerte

In Abbildung 5-29 sind die Ubersichtsbilder von den Proben S40-D aus SG1 und S41-A aus SG2,
welche die schlechtesten Bruchzahigkeitswerte erzielten, nebeneinander dargestellt. Die im Bild
violett scheinenden Bereiche sind charakteristisch flir sprunghaft instabile Bereiche (sogenannter
pop-in). Der ,pop-in“ ist ein Spezialfall der linear elastischen Bruchmechanik. Hier wachst der Riss
bei Erreichen einer kritischen Kraft ein Stiick weit instabil bevor er sich wieder stabilisiert und erst
bei einer héheren Kraft weiterwachst [198].

T ———

Ermuidungsriss

Rissspitze /"}'

keine ,blunting line‘

Abbildung 5-29: Ubersichtsbilder fiir REM Aufnahmen. Gesamte Bruchfizchen (li.) Probe S40-D aus SG1, (re.)
Probe S41A aus SG2.

Zwischen den einzelnen Arbeitsschritten wurden die Proben immer wieder einem ,Heat-Tinting“
unterzogen. Durch die verschiedenen Anlassfarben sollte zum Beispiel der Rissfortschritt auswert-
bar werden. Zusatzlich sollte die Rissabstumpfung (blunting line) als feine helle Linie genau
zwischen Ermidungsriss und Rissfortschritt zu erkennen sein.
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Eigentlich sind die Anlassfarben nichts anderes als Oxidationsprodukte welche einen Belag Gber
die eigentliche Bruchflache ziehen. Das erleichtert die visuelle Auswertung, erschwert jedoch die
Durchfihrung von REM-Untersuchungen. In Tabelle 5-7 werden die Schiliffbilder aus Kerbgrund
und Rissspitze miteinander verglichen.

Tabelle 5-7: Vergleich der schlechtesten Bruchzdhigkeitswerte beider Schweil3giiter — Mikrostruktur in der Rissspit-
ze. Exemplarisch ist in SG2 der Ermiidungsriss eingezeichnet.

Schweillgut 1 (Probe 40-D) Schweiltgut 2 (Probe 41-A)
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Der Kerbgrund beider Proben hat jeweils eine kleinere Kerbe in einer grofieren Kerbe. Das kommt
daher, dass beim Fertigen der mechanischen Kerbe (groRere Kerbe) noch der ,Rasierklingen-
schnitt” zur Kerbscharfung verwendet wird (kleinere Kerbe). Die Lage der Rissspitze war in beiden
Fallen nicht einfach zu finden, sie wurde anhand der definierten Lange des Ermidungsrisses und
an der ersten signifikanten Verformung an dieser Stelle erkannt.

Im Profil ist die eigentliche Rissspitze nur durch einen Punkt reprasentiert. Da bei den zerklifteten
Profiloberflachen aber schwer zu sehen ist, an welchem Punkt die mechanische Belastung startet,
wurde entschieden den gesamten Bereich der ersten signifikanten Verformung als Rissspitze zu
designieren, wie in Reihe drei von Tabelle 5-7 zu sehen ist. Die fest definierte Ladnge des einge-
brachten Ermidungsrisses war Hauptentscheidungskriterium fir die ,Soll-Lage” der Rissspitze.

Die Abstumpfung der scharfen Rissspitze zu Beginn der Rissausbreitung wird in der Bruchmecha-
nik als ,blunting“ bezeichnet. An der Rissspitze in SG2 ist dieses als eine Mulde mit verdichteter
Struktur vor dem Grat zu erkennen. Bei dem Schliffbild aus SG1 ist nichts sichtbar, das ,blunting*
konnte sich jedoch auch an der Gegenseite zur betrachteten Probe zeigen, welche nicht zu einem
Schliff weiter verarbeitet wurde.

In Tabelle 5-8 werden REM-Bilder beider Schweilglter genau in der Rissspitzenlage verglichen.

Tabelle 5-8: Mikrostruktur in der Rissspitze der Bruchmechanik Proben — REM-Aufnahmen.

Schweillgut 1 (Probe S40-D) Schweillgut 2 (Probe S41-A)

x g = i ik
EHT=2000kV  Mag= 500X @19 inch Monitor HT=2000kv  Mag= 500X @19 inch Monitor
Signal A=SE1 WD= 6mm __ File Name = kwS0plustp1_14g0086 tif Signal A=SE1 WO= 7mm__FileN: 11490069 4

EHT =2000 KV Mag= 100K X @ 19 inch Monitor 1 EHT = 20,00 kv Mag= 1.00 K X @19 inch Menitor
Signal A = SE1 WO= 6mm File Name = kwSOplustp1_14g00BT. 4t Signal A= SE1 WO= 7mm File Name = kwSOplustp1_14g0o70.t
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REM Bilder mit visualisierten Sekundarelektronen (SE), wie in Tabelle 5-8, lassen Rickschlisse
auf die Topografie einer Probe zu. So sind héhere Bereiche, welche ndher an der Betrachtungs-
ebene liegen heller und tiefere Bereiche vergleichsweise dunkler. Damit I1dsst sich erkennen, dass
sich der duktile Bereich nach der ,blunting line* in SG2 mehr in Richtung Bildebene erhebt als bei
SG1 (Tabelle 5-8, Zeile 1), trotz groflerem Arbeitsabstand (WD=Working distance — sichtbar in den
Fulzeilen der Bilder).

In Zeile 2 von Tabelle 5-8 sind weitere VergroRerungen aus der Rissspitze zu sehen. Die Topogra-
fie der Rissspitzenoberflache scheint in SG2 etwas verzweigter als in SG1. Die BM-Werte von SG1
waren in diesem Fall vergleichsweise schlechter als von SG2, was durch kleine Unterschiede im
Bruchverhalten sichtbar wird. Jedoch hatten beide Proben wahrend der stabilen Rissausbreitung,
unstabile ,pop-in“ Sequenzen. Diese lokalen Instabilitaten wirken sich bei beiden Schweiligltern
nachteilig auf die bruchmechanischen Kennwerte aus.

Wie zuvor erwahnt erschwert die Oxidationsschicht, welche durch das ,Heat Tinting* entstanden
ist, ein genaues Abgrenzen der einzelnen Bereiche. In der ersten Tabellenreihe kann man den
Rissspitzenverlauf tber die gescannte Breite erkennen. Dieser bildet so eine Art Graben, welcher
den Ermidungsriss, auch erkennbar an den riefenférmigen Erhebungen, vom Beginn des stabilen
Rissfortschrittes trennt. Die auf die Ermidungsbruchflache projizierte Ladnge der Ausrundung in
Ligamentrichtung kann im REM identifiziert werden und wird als Stretch-Zonen-Weite (SZW) be-
zeichnet [233].

Wahrend des Ausrundens der Rissspitze entstehen bereits Poren durch Brechen von Einschlissen
oder durch Abldsen des Matrixmaterials von Einschlissen. Neuentstandene und bereits vorhande-
ne Poren wachsen und koaleszieren, wobei dazwischen Stege aus Matrixmaterial zurtickbleiben.
Als Initiierung des Risses wird allgemein der Zeitpunkt angesehen, wenn die ersten Stege zwi-
schen der ausgerundeten Rissspitze und den vor der Rissspitze entstandenen Poren reilRen [234].
Die quantitative Vermessung der SZW (stretched zone width) wirde REM 3D Aufnahmen, mehrere
gescannte Bereiche aus einer Probe und Desoxydationsbehandlungen erfordern, daher wird im
Bericht vor allem die Lage der Rissspitze erértert und nicht die SZW bestimmt. Abbildung 5-30
zeigt exemplarisch wie in BM-Proben eines P91 Grundwerkstoffes die SZW von Weidner [235] mit
einigem Aufwand bestimmt wurde.

Abbildung 5-30: Exemplarische Vermessung einer SZW in einem P91 Werkstoff aus einer Verdffentlichung von
Weidner [235].
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5.6.2 Vergleich der besten Bruchzahigkeitswerte

Die Proben S40-B aus SG1 und S41-D aus SG2 erzielten bei den BM-Versuchen die besten
Bruchzahigkeitswerte, sie werden in diesem Kapitel miteinander verglichen. In Abbildung 5-31 sind
die Ubersichtsbilder zu diesen Proben nebeneinander dargestellt.

Ermudungsriss
—y0
*-_blunting'line

Ermudungsriss

Rissspitze

Abbildung 5-31: Ubersichtsbilder fiir REM Aufnahmen. Gesamte Bruchfléchen (li.) Probe S40-B aus SG1, (re.)
Probe S41-D aus SG2.

Im Vergleich zu den Bildern der schlechtesten BM-Proben aus Abbildung 5-29 kommt in diesen
bruchmechanischen Proben aus Abbildung 5-31 kein ,pop-in“, welches durch sprunghafte, instabi-
le Rissausbreitung charakterisiert ist, vor. Hier ist bei beiden Proben (SG1 und 2) die
Rissabstumpfung ,blunting“ als feine helle Linie genau zwischen Ermidungsriss und Rissfortschritt
zu erkennen. Der Bereich der stabilen Rissausbreitung (dunkelbraun) ist bei Schweif3gut 1 und 2
vergleichbar. Markantester Unterschied ist der grof’e Bereich der instabilen Rissausbreitung
(ockerfarben) in SG1, der jedoch erst zum Priifungsende hin auftrat.

In Tabelle 5-9 sind jeweils die Querschliffe der Proben mit den besten gemessenen BM-Werten
dargestellt. Die Seitenansichten von Kerben und Riss zeigen bei den beiden Schweil3giitern ein
unterschiedliches Profil. Die Bereiche der Kerben und der Rissspitzen sind jeweils in den Reihen 2
und 3 vergroRert dargestellt.

Die Lage der Rissspitzen wird wieder anhand der definierten Lange des Ermiidungsrisses und an
der ersten signifikanten Verformung an dieser Stelle erkannt.

Die Abstumpfung bzw. Plastifizierung der Rissspitze ist bei SG2 etwas markanter. Insgesamt ist
sie bei den Proben, SG1 und SG2 mit besseren Zahigkeitswerten ausgepragter als bei den Proben
mit schlechteren Werten.

129



Ergebnisse mechanische Eigenschaften

Tabelle 5-9: Vergleich der besten Bruchzéhigkeitswerte beider Schweil3giiter - Mikrostruktur in der Rissspitze.

Schweiligut 1 (Probe S40-B) Schweifldgut 2 (Probe S41-D)

Es sieht in den Rissspitzenbildern so aus, als ob in den zaheren Proben beider Schweil3glter mehr
plastische Verformung in der Spitze, zu Beginn des Belastungsversuches stattfindet.

In Tabelle 5-10 werden REM-Bilder beider Schweil’glter genau in der Rissspitzenlage verglichen.
Wiederum ist in SG2 (rechts) ein ausgepragter duktiler Bereich zu Beginn der Rissausbreitung im
Vergleich zu SG1 (links) erkennbar. Die Rissspitze liegt bei SG2 regelrecht in einem Canyon, was
aber vor allem mit dem betrachteten Bereich und der betrachteten ,Bruchhalfte® zu tun hat.
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Tabelle 5-10: Mikrostruktur in der Rissspitze der Bruchmechanik Proben — REM-Aufnahmen

Schweiltgut 1 (Probe S40-B) Schweifldgut 2 (Probe S41-D)

Mags 500X @ 19inch Monitor W EHT = 20,00 kY Mags 500X @19 inch Menitor
Signal A= SE1 WD= &mm__File _14g0050.6F Signal A= SE1 WO= Tmm File _14g0083 it

-l = s e
EHT=2000kv  Mag= 100KX
Signal A= SE1 W= 7mm__File N _14g0084 4

In Zeile 2 ist bei beiden Proben die Rissabstumpfung (blunting) gut erkennbar. Die Topografie der
Rissspitzenoberflache unterscheidet sich bei beiden Schweiltgltern nicht sehr stark.

5.6.3 Diskussion

Obwohl der instrumentierte Kerbschlagbiegeversuch (KV) und der bruchmechanische Versuch
nicht direkt miteinander vergleichbar sind, nehmen beide Bezug auf Mikrorisse. In einer Auswer-
tungsgrafik Abbildung 5-19 (rechts) auf Seite 113 werden beim instrumentierten KV vier Bereiche
definiert, die mit einer unterschiedlichen Auspragung von Mikrorissen einhergehen. Die Bereiche |
und Il (wo sich erste Mikrorisse bilden) sind in der Vergleichsauswertung beider Schweillguiter Ab-
bildung 5-22 auf Seite 116 nahezu identisch. Erst bei Bereich lll, wo sich die Mikrorisse ausbreiten
kommt es zu Unterschieden, wobei eine groliere Durchbiegung auf ein duktileres Verhalten schlie-
Ren lasst.

Bei den Rissspitzenbildern aus den bruchmechanischen Versuchen sieht es jedoch so aus, als ob
in den zdheren Proben mehr plastische Verformung in der Spitze genau zu Beginn des Belas-
tungsversuches stattfindet, wo im eigentlich elastischen Bereich das Verhalten aller Proben gleich
sein sollte.
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Es wird vermutet, dass die unterschiedlichen Belastungsarten, quasi-statisch in der bruchmechani-
schen Rissspitzenbelastung, und dynamisch beim instrumentierten Kerbschlagbiegeversuch fir
dieses Verhalten verantwortlich sind. Im bruchmechanischen Versuch hat die Mikrostruktur in der
Probe an der Rissspitze Zeit sich zu verdichten (blunting), wenn die strukturellen Eigenschaften es
zulassen.

Beim instrumentierten KV erfolgt die Risseinleitung sofort, wenige Millisekunden nach der schlag-
artigen Belastung, wo an der Kerbspitze eine Spannung entsteht welche Uber einen theoretisch
elastischen Bereich hinausgeht. Als Resultat bilden sich die Unterschiede bei den Schweillgiitern
mit vergleichbaren Kerbschlagarbeitswerten erst im plastischen Bereich Il der Kraft-
Durchbiegungskurve aus.

Das fuhrt zum Schluss, dass es im bruchmechanischen Versuch durch den unendlich scharfen
Riss keinen elastischen Bereich geben kann, weil dies der Spannungszustand nicht zulasst. Es ist
also nur plastische Verformung oder eine sofortige Ausbildung von Mikrorissen mdglich.

Als Fazit dieser Untersuchungen sind Unterschiede in den Rissspitzen der vier im Detail betrachte-
ten Proben zwar erkennbar, aber die Unterschiede in deren Lage sind nicht so ausgepragt, wie aus
den unterschiedlichen Werten zu erwarten ist. Tabelle 5-11 zeigt die Kerblagen aller vier bruchme-
chanischen Proben.

Tabelle 5-11: Makroskopischer Vergleich der Rissspitzenlagen aller vier untersuchen Proben

Schweillgut 1 (S 40) Schweilgut 2 (S 41)
Rissspitze
o) o Rissspitze
i~
()
=
=
© Schweil3gut
<
(8]
Q b
e
a
. 5 mm i..
[}
=
()
=
b Schweillgut
% _ Schweilgut
=
o
Grundwerkstoff | -
; . |

Im abschlielfenden makroskopischen Vergleich wird festgestellt, dass der Kerb immer in Richtung
des Schweilbades gelegt wurde. Das erkennt man daran, dass der Ubergang von Schweillgut zu
Grundwerkstoff relativ gerade verlauft.
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Diese Lage der Probe im SchweiRgut ist auch der Grund dafir, dass man in den LIMI Ubersichts-
bildern, Tabelle 5-7 Seite 126, und Tabelle 5-9 Seite 130, jeweils erste Reihe, keine langen,
dendritischen Strukturen erkennen kann, weil man die Dendriten ,von oben® betrachtet. Weiters
kann man davon ausgehen, dass die statistische Lage der Rissspitze bei guten BM-Werten wie in
SG2 nicht immer vorteilhaft und bei schlechten BM-Werten wie in SG1 nicht immer nachteilig ist.

Ein daraus abgeleiteter Erklarungsversuch, warum es zu so grof3en Unterschieden in den bruch-
mechanischen Werten zwischen Proben aus SG1 und SG2 kommt und warum selbst Proben der
gleichen Art so streuen ist dieser: Befinden sich in unmittelbarer Nahe zur Rissspitze Gefiligeantei-
le die mehr plastische Verformung zulassen, bildet sich die abgestumpfte Zone (blunting) starker
aus. Daraufhin beginnen zunachst mehrere Risse in der oben beschriebenen Art, dass wahrend
des Ausrundens der Rissspitze Poren durch Brechen von Einschllissen oder Ausscheidungen ent-
stehen. Durch Zusammenwachsen der Poren entstehen dann Risse wobei die lokale Dichte an
Poren bzw. an Ausscheidungen oder Einschliissen dann die Ausbreitung der Hauptrissfront mitbe-
stimmen.

Sprodigkeit in einem angelassenen martensitischen und bainitischen Geflige wird It. Literatur [37]
auch durch feine Karbidausscheidungen an Korngrenzen verursacht. Tendenziell sind diese Kar-
bidausscheidungen, welche vor allem Versetzungsbewegungen aufhalten und dabei weniger
plastische Verformung zulassen vermehrt in Schweiltgut 1 vorhanden.

Zum Vergleich sind in Tabelle 4-5, Seite 94, die gemessenen Gehalte an Chromkarbiden von Zeit-
standproben  beider  Schweil’giiter  einander  gegenilbergestellt. Auch bei den
Simulationsergebnissen zeichnen sich hier Unterschiede zwischen den Schweil3gltern ab, wonach
SG2 weniger Karbide enthalt. Diese Ausscheidungen, welche im Stande sind Versetzungsbewe-
gungen aufzuhalten und Korngrenzen zu ,pinnen®, wirken sich sehr giinstig auf das
Kriechverhalten aus. Ihr Einfluss auf die Bruchzahigkeit ist, wie aus den BM Versuchen zu sehen,
nachteilhaft.

133



Modellbildung und Simulation

6. Modellbildung und Simulation

6.1 Mikrostruktursimulation

6.1.1 Abschatzung des Gefiiges

Ist die genaue chemische Zusammensetzung von Metallen bekannt, kann man durch empirische,
semi-empirische und physikalische Zusammenhange Rickschlisse auf Gefige und Umwand-
lungsverhalten von Metallen ziehen. Dies lasst sich fortfihren bis hin zur Abschatzung von
physikalischen Eigenschaften tber kommerzielle Softwareprodukte wie beispielsweise J-MatPro.
In den folgenden Unterkapiteln werden mogliche Vorhersagen, welche aufgrund der chemischen
Zusammensetzung getatigt werden kénnen beleuchtet.

6.1.1.1 Schafflerdiagramm

Aus der chemischen Analyse ist die Lage der Legierung im Schafflerdiagramm berechenbar, was
eine Abschéatzung des zu erwartenden Gefuges ermoglicht.

Das Nickel-Aquivalent und das Chrom-Aquivalent geben Aufschluss tiber die moglichen Gefiigean-
teile. Nickel ist ein Austenitbildner, Chrom dagegen ein Ferritbildner. Tragt man das Nickel-
Aquivalent Giber dem Chrom-Aquivalent in einem Diagramm nach Schéffler [21] auf, kann man die
jeweils auftretenden Gefligeanteile an Martensit, Austenit und Ferrit ablesen. Modifizierte Dia-
gramme [24] berlcksichtigen auch Stickstoff. Da Sickstoff (N) ein stark Austenit stabilisierendes
Legierungselement ist, geht es mit dem Faktor 30 in das Nickel-Aquivalent ein. Die Aquivalente fiir
beide Schweilgiter und fir den Grundwerkstoff wurden unter Berlicksichtigung von Stickstoff in
Tabelle 6-1 errechnet.

Tabelle 6-1: Errechnung der Chrom und Nickeldquivalente der Schwei3giiter und des Grundwerkstoffes, nach [29].

CB2 Ti-FD 4956 u. 4957, Vgl. zu CB2 GW
Berechnung : Chrom-f\quivalent = %Cr + %Mo + 1,5x %Si + 0,5x %Nb + 2 x %Ti
Nickel-Aquivalent = %Ni + 30 x %C + 0,5x %Mn + 30 x %N

Werkstoff; CB2 Ti-FD 4956 CB2 Ti-FD 4957 GW
Besonderheiten Verbrennungsanalyse und Funkenspektrometrie Schmelzanalyse
Zusammensetzung| Ist-Analyse Ist-Analyse Ist-Analyse

% Min. % Max. % % Min. % Max. % % Min. % Max. %
Kohlenstoff - C 0,141 0,090 0,120 0,106 0,090 0,120 0,140 0,120 0,140
Silizium - Si 0,160 0,000 0,300 0,210 0,000 0,300 0,260 0,200 0,300
Mangan - Mn 0,950 0,600 0,800 0,710 0,600 0,800 0,860 0,800 1,000
Chrom - Cr 8,730 8,300 9,200 8,510 8,300 9,200 9,520 9,000 10,000
Molybdidn - Mo 1,450 0,950 1,050 1,440 0,950 1,050 1,490 1,400 1,600
Nickel - Ni 0,190 0,400 0,600 0,750 0,400 0,600 0,160 0,100 0,200
Niob - Nb 0,033 0,030 0,040 0,028 0,030 0,040 0,059 0,050 0,070
Titan - Ti 0,028 0,000 0,000 0,029 0,000 0,000 0,002 0,000 0,002
Stickstoff - N 0,020 0,030 0,040 0,019 0,030 0,040 0,027 0,015 0,030

Bereich der Norm- Bereich der Norm- Bereich der Norm-
"Berechnete Ist-Analyse Analyse SG Ist-Analyse Analyse Ist-Analyse Analyse GW
Aquivalente SG1 4956 8 SG2 4957 8 GW 8
Min. Max. Min. Max. Min. Max.

Nickel-Aquivalent 5,50 4,30 5,80 4,86 4,30 5,80 5,60 4,55 5,80
Chrom-Aquivalent 10,49 9,27 10,72 10,34 9,27 10,72 11,43 10,73 12,09
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Vor allem fir die schweil3technische Verarbeitung von Stahlen kann das Schafflerdiagramm niitzli-
che Gefligeinformationen liefern [29]. Schweiflgut 1 mit dem niedrigeren Nickel Anteil (0,2%) hat
ein hoheres Nickel Aquivalent als SchweilRgut 2 (0,75% Ni). Das kommt daher, dass der Kohlen-
stoffanteil bei SG1 um 0,04% hdher ist als bei SG2, und Kohlenstoff mit einem Faktor 30 in die
Berechnung des Nickel Aquivalents eingeht.

Aus der Lage der Chrom- und Nickelaquivalente im Schafflerdiagramm kann man deren maogliche
Gefligebestandteile ersehen. Die Bereiche der Normanalysen sind mit farbigen Rechtecken einge-
grenzt, siehe Abbildung 6-1.

CB2 Ti-FD 4956 u. 4957, Vgl. zu CB2 GW
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Abbildung 6-1: Mégliche Gefiigebestandteile der Schweil3gliter und des Grundwerkstoffes CB2, als Vorlage fiir
Tabelle und Grafik diente Referenznummer [29].

6.1.2 Abschatzung von physikalischen Eigenschaften mittels J-MatPro®

Fur dieses kommerzielle Produkt ist die chemische Analyse eines Materials wichtigster Eingabepa-
rameter. Neben Umwandlungstemperaturen, Phasengleichgewichten und CCT (continuous cooling
transformation) oder TTT (time temperature transformation) Diagrammen, kdnnen auch physikali-
sche Eigenschaften abgeschatzt werden.

Verwendet wurde die Version J-MatPro3.0 [236]. Fur die Schweiltglter 1 und 2 sind Datentabellen
mit physikalischen Eigenschaften in Abhangigkeit von der Temperatur im Anhang D auf der Seite
XXVII dargestellt. Gerechnet wurde im ,General Steel* Modus, Tabelle 27 und im ,Stainless Steel”
Modus, Tabelle 28.
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Die Unterschiede in den Eigenschaften zwischen den Schweilgitern sind in beiden Berech-
nungsmodi nicht gravierend. Dichte, Moduln und thermische Eigenschaften sind fast ident, auch
die elektrischen Eigenschaften sind vergleichbar.

Die Phasenverteilungen sind unterschiedlicher als bei den Vergleichsberechnungen mit MatCalc,
siehe folgendes Kapitel. So wirde sich bei einer Zeitstandtemperatur von 620°C bei SG2 die Pha-
se MgC bilden, bei SG1 hingegen nicht. Der Phasenanteil von M,3Cs ware bei SG1 wesentlich
héher (3,08%) als bei SG2 (2,22%). Das System generiert Titannitrid, da in den Berechnungsrouti-
nen dieser J-MatPro Version keine Oxide berlicksichtigt werden kénnen.

Da im ,General Steel* Modus keine Laves Phase bertcksichtigt werden kann, wurde auch im
~otainless-Modus®“ gerechnet. Vergleicht man nun die Dichte, die Moduln und den thermischen
Expansionskoeffizienten, gibt es zwischen den Werten des ,allgemeinen” und des ,rostfrei“ Be-
rechnungsmodus kaum Unterschiede. Nur bei der thermischen Leitfahigkeit und den elektrischen
Eigenschaften kommt es zu gro3en Abweichungen; so ist beispielsweise die thermische Leitfahig-
keit bei Raumtemperatur in SG1 28,59 W/m2K im ,stainless mode* allerdings nur 22,73 W/m2K.

Durch die einfach zu bedienende Benutzeroberflache ist es naheliegend, dass physikalische Daten
fur weiterflhrende Simulationen mit Forge, Deform oder Magma, Uber J-Mat-Pro ermittelt werden.
Bei der Berechnung thermodynamischer Gleichgewichte und auch von CCT und TTT Diagrammen
ist jedoch, wie bei jeder ,Simulations-Black-Box*, Vorsicht angebracht. Es gibt bei dieser Software
sehr wenig Entscheidungsspielraum, beispielsweise in der Auswahl der Phasen und in der Wahl
der zu verwendenden Modelle. Die errechneten CCT und TTT Diagramme sind nicht sehr aussa-
gekraftig, daher werden die Ergebnisse hier nicht weiter erldutert. Zusammenfassend wird
festgestellt, dass in diesem Programm auf Berechnungsroutinen kaum Einfluss genommen werden
kann. Es scheint fiir Gusswerkstoffe optimiert zu sein. Besonderheiten der Schweilglter, wie sehr
schnelles Aufheizen und Abklhlen oder Gefligeinhomogenitaten, kénnen in der getesteten Version
nicht berticksichtigt werden. Positiva sind die schelle Abschatzung von physikalischen Eigenschaf-
ten und die Beachtung von Korngréf3en in der Berechnung.

6.1.3 Gleichgewichtsrechnungen mittels MatCalc

Haupteingabeparameter fur die Software MatCalc [5] ist ebenfalls die chemische Zusammenset-
zung des Stahles. Die Software MatCalc® (Materials Calculator) ist ein thermodynamisches
Berechnungs- und Simulationsprogramm mit CALPHAD basierten Datenbanken. Begriffe sind in
Kapitel 2.2.3. auf Seite 26 erklart. Das Programm ful3t auf den Grundgleichungen der Thermody-
namik und der Energieerhaltungssatze. Dabei werden Gleichgewichtszustdnde simuliert, das heif3t
der Zeitfaktor wird auf3er Acht gelassen und es wird ein Zustand nach quasi ,unendlichen Zeiten*
dargestellt.

Fur die Gleichgewichtsberechnungen, sowie auch fur die Scheil- und Kinetiksimulationen wurden
die Datenbanken des MatCalc Teams in den aktuellen Versionen als mc_fe.tdb und als mc_fe.ddb
verwendet [237].

In Abbildung 6-2 werden Gleichgewichtsrechnungen von Ausscheidungsphasen gezeigt, dabei
werden der CB2 Grundwerkstoff und untersuchte Schweiltgliter miteinander verglichen. Um das
Verhalten der (relevanten) Ausscheidungsphasen im Gleichgewicht genauer studieren zu kénnen,
wurden Bereiche herausgezoomt und gegenibergestellt.
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Die Skalierung der y-Achse erfolgte hier linear. In der linken Spalte sind Grundwerkstoff und beide
Schweildguter bis zu einem Bereich von etwas Uber 3% Phasenanteil dargestellt, in der rechten
Spalte sind die Phasenanteile bis zu maximal 0,4% dargestellt, um auch die Phasen, die nur in
sehr geringen Mengen vorkommen, genau vergleichen zu kénnen.

Auffallend ist in der linken Spalte im SG2 der geringere Phasenanteil von M,3Cs. Die Laves-Phase
ist in allen drei Werkstoffen vergleichbar, allerdings in SG1 etwas niedriger als in SG2 und GW. In
der rechten Spalte sieht man, dass der Z-Phasenanteil im Grundwerkstoff im Vergleich zu den
Schweil3gutern hoher ist. Die Anteile der Oxide und Sulfide sind, bedingt durch den etwas hdheren
S und O Anteil, bei den Schweildgutern geringfiigig hdher.
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Abbildung 6-2: Vergleichsdarstellung Grundwerkstoff und Schweil8giiter. Links bis zu einem Phasenanteil von 3%,

rechts bis zu einem Phasenanteil von max. 0,4%. Erste Reihe Grundwerkstoff CB2; zweite Reihe SG1, dritte Reihe
SG2.
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Die Anteile der Bornitride (BN) und Boride (M2B) sind bedingt durch die niedrigeren Borgehalte in
den Schweildguitern niedriger. Bornitride und MX-Teilchen scheiden sich zudem im Grundwerkstoff
bei etwas héheren Temperaturen als in den Schweil3giitern aus. Die MX Ausscheidungen in den
Schweillgltern zeigen minimale Unterschiede, darauf wird jedoch im Kapitel zu den kinetischen
Simulationen noch genauer eingegangen.

In Tabelle 6-2 sind die Phasenanteile der wichtigsten Phasen bei einer betriebsrelevanten Tempe-
ratur von 625°C von Grundwerkstoff und beiden Schweil3giitern dargestellt.

Tabelle 6-2: Vergleich der Gleichgewichts-Phasenanteile von Grundwerkstoff und Schwei3glitern bei 625°C

Phasenanteile [%] Matrix
bei 625°C (Ferrit) M23Cs Laves Z-Phase Oxyde M2.B NbC MnS
cB2 94,97 2,99 1,17 0,36 0,29 0,17 0,051 0,003
SG1 95,34 3,07 0,88 0,27 0,32 0,062 0,029 0,017
SG2 95,76 2,31 1,18 0,26 0,32 0,11 0,023 0,018

In den Gleichgewichtsphasen sind geringe Anteilsunterschiede feststellbar, bei M,3Cg, Laves und
Z-Phase kommt es zu Abweichungen. Von den MX Phasen ist bei 625°C nur die NbC Phase
stabil, da die VN Phase im Gleichgewicht zur Z-Phase umgewandelt wird. MnS kommt laut Rech-
nung nur in sehr kleinen Mengen vor.

In Tabelle 6-3 sind die Phasenanteile der Werkstoffe bei theoretischer Raumtemperatur im Ver-
gleich dargestellt. In der Gleichgewichtsrechnung setzt man die unteren Temperaturgrenzen auf
400°C oder auf 300°C, darunter andert sich in der Berechnung der Gibbschen Energien nichts
mehr. Da unter 400°C die Diffusionsraten sehr klein werden und die Ergebnisse sich kaum mehr
verandern, wird angenahert dass die chemischen Zusammensetzungen der Phasen bei Raum-
temperatur identisch sind.

Tabelle 6-3: Vergleich der Gleichgewichts-Phasenanteile von Grundwerkstoff und Schweil3glitern bei RT.

Phasenanteile [%] Matrix
bei RT (Ferrit) M23Cs Laves | Z-Phase Oxyde M2B NbC MnS
CB2 93,66 2,97 2,56 0,40 0,17 0,17 0,065 0,000
SG1 94,51 3,06 1,76 0,31 0,24 0,063 0,037 0,017
SG2 94,95 2,29 1,96 0,29 0,35 0,11 0,031 0,018

Es ist zu erkennen, dass im Vergleich zwischen 625°C und theoretischer Raumtemperatur kaum
Unterschiede auftreten. Ausnahmen sind die Laves-Phasen und die Z-Phasen da verschieben sich
die Phasenanteile bei niedrigerer Temperatur zu héheren Werten.

Auch die chemischen Zusammensetzungen der Phasen kdnnen errechnet werden. Sie bewegen
sich fur diese Legierungen in einem recht engen Streuband, wie flir M3Cg in Tabelle 6-4 exempla-
risch dargestellt ist. Bei den anderen Ausscheidungsphasen liegen die Zusammensetzungen bei
allen drei Werkstoffen ahnlich nahe beieinander. Sobald die Zusammensetzungen bei héheren
Temperaturen betrachtet werden, sind veranderte Zusammensetzungen durch erhéhte Diffusion zu
erwarten.
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Tabelle 6-4: Durch MatCalc errechnete chem. Zusammensetzung von M»3Ce, Gleichgewicht bei RT.

M23Cs bei RT Cr C Mo Fe Mn Ni
CB2 67,76 20,69 8,41 3,03 0,1 0,006
SG1 67,34 20,69 9,09 2,71 0,16 0,006
SG2 67,57 20,69 8,85 2,73 0,13 0,02

6.1.4 Erstarrungssimulation

In Abbildung 6-3 ist die Erstarrungssimulation beider Schweilgiter im Vergleich dargestellt. Bei
Grundwerkstoff und Schweil3gltern erstarren als erstes die Matrixphasen &-Ferrit und Austenit aus
der Flussigphase.

Peritectic Scheil WM 1 (FD 4956)

phase fraction

0,001 -

0,0001 4

1e-05 -

T T T
1.400 1.450 1.500
Temperature [C]

Peritectic Scheil WM 2 (FD 4957)

0,11

0,014

phase fraction

0,001

0,0001

1e-05 - N‘% | %

T T T T
1.350 1.400 1.450 1.500
Temperature [C]

&g Ligud - Ferrite_5 ---- MbC_5 ---- VN_S — BN_§ ----Mn5_5 —=— 1%lne —=—3%line —=—5%line —A Liquid -5~ Ferrite_5 —— NbC_S
e
E£% YN S -2 BN_S B MnS_5 —&— Austenite_TS

Abbildung 6-3: Scheil-Vergleichssimulation zwischen SG1 und SG2 (als WM1 und WM2) mit Berlicksichtigung der
peritektischen (solid-solid) Transformation und der Darstellung der transformierten Austenit-Matrixphase.
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In den Simulationen fur den Grundwerkstoff bildet sich als erste Ausscheidungsphase NbC etwas
unter 1.350°C, bevor die 3% Restflissigkeitsgrenze erreicht wird. BN und NbC (und in Spuren
MnS) wiirden sich bei sehr langsamer Abklihlung (bis zur 1% Restflissigkeitsgrenze) auch primar
bilden. Eine Erklarung der Grundannahmen in der Erstarrungssimulation ist in 2.2.4. ab Seite 26 zu
finden. Die Ruckdiffusion der interstitiellen Elemente wurde berlicksichtigt, ebenso die ,solid-solid*
Transformation.

In beiden Schweillgitern kommen bis 3% Restschmelze keine priméren Ausscheidungen zum
Vorschein, das wirde daflir sprechen, dass im Schweil3prozess keine primaren Ausscheidungen
entstehen. Ausnahmen sind die Oxide, welche in der Scheilrechnung nicht beriicksichtigt werden
kdnnen und als Einschlisse zu betrachten sind. Ein weiterer Sonderfall ist das Element Titan. Es
kann angenommen werden, dass alles vorhandene Titan als Titanoxid gebunden ist. Ware dies
nicht der Fall, wirden sich Restgehalte primar als (Ti,V)N, also als primare MX Nitride ausschei-
den. Titannitride wurden bei den Mikrostrukturuntersuchungen nicht gefunden.

6.1.5 Ausscheidungskinetik

Zur Simulation von Phasengleichgewichten werden thermodynamische Berechnungen eingesetzt.
Zur Erstarrungssimulation wird das Scheil-Modell verwendet und zur Ausscheidungsrechnung
werden weitere Modellansatze verwendet. Das Fundament auf dem das Simulationspaket aufbaut
ist die Thermodynamik welche mit freien Gibbs Energien und chemischen Potentialen rechnet.

Bei Ausscheidungskinetikrechnungen spielt die Warmebehandlung, mit den jeweiligen Temperatu-
ren, Aufheiz- und Abkihlgeschwindigkeiten eine wichtige Rolle. Die Auswahl der entstehenden
Phasen ist bei kinetischen Berechnungen selbst zu treffen. Mikrostrukturuntersuchungen, Literatur-
studien und thermodynamische Gleichgewichtsberechnungen erleichtern die Phasenauswahl, oft
bleiben dennoch Unsicherheiten in den Annahmen und kleine Anderungen haben groRe Auswir-
kungen auf die Ergebnisse. Auch die zur Simulation gewahlten Modelle der Zeit- bzw.
Temperaturabhangigkeit beeinflussen die Ergebnisse entscheidend. Somit relativiert sich der allei-
nige Einfluss der chemischen Analyse.

Fir nachfolgende Berechnungen wurde die MatCalc Version im ,prebeta release® 5.61(rel0.069)
verwendet. Als thermodynamische Datenbank wurde die mc_fe_v2.050.tdb und als Diffusionsda-
tenbank wurde die mc_fe_v2.006.ddb genitzt.

Die Temperaturfihrung fir beide Schweildguter ist in Abbildung 6-4 dargestellt. Wenn das
Schweillgut simuliert wird kann nicht von Raumtemperatur als Startpunkt (wie beim Grundwerk-
stoff) ausgegangen werden, sondern von einer Temperatur Uber der Schmelze — hier wurde der
Startpunkt bei 1600°C gesetzt. Die Spitzentemperaturen der Mehrlagenschweillung wurden mit
1300, 1000 und 700°C festgelegt. Die Schweillung wurde mit einer tg;5 Zeit von 20s und einer Zwi-
schenlagentemperatur von 260°C simuliert. Sie wurde mit einer ,Soaking-Behandlung® von 4 h bei
250°C erganzt. Die Warmebehandlungen wurden analog zu den real durchgeflihrten gerechnet.
Die Betriebstemperatur wurde mit 625°C fir 100.000 h simuliert.

Die Aufheiz-und Abkuhlgeschwindigkeiten wurden bei allen im Ofen durchgeflhrten Prozessen auf
80°C/h beim Aufheizen und auf 100°C/h beim Abkuhlen eingestellt. Die Aufheiztemperatur wurde
beim SchweilRen auf 1000K/s und ab Phasenumwandlung auf 800K/s gesetzt.
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Abbildung 6-4: Temperaturfiihrung der Ausscheidungssimulation fiir beide Schweil3gliter.

Im Script zur Simulation, das sich im Anhang E, ab Seite XXVIII befindet, wurden die einzelnen
Phasen moglichst an bekannte Mechanismen der Phasenbildung angepasst. So wurde fir die La-
ves-Phase an den Korngrenzen beispielsweise ein anderes Verteilungsmodell gewahlt als fir die
Karbide an den Korngrenzen. Die ,friihen Karbide* wurden an den Subkorngrenzenkanten nukliert.
Um das Verhalten der MX Ausscheidungen besser abzubilden und insgesamt die Triebkraft zur
Karbidbildung, und die daraus resultierende zu starke Vergroberung zu Beginn der Betriebssimula-
tion, etwas zu reduzieren, wurden die Versetzungsdichten fiir Austenit auf 1*10'" 1/m? und fiir
Martensit auf 1*10™ 1/m? festgelegt. Eine Entwicklung der Versetzungsdichte wurde in den Simula-
tionen nicht berlcksichtigt — angenommene Werte entsprachen dem vermuteten
.versetzungsdichte Endwert® nach langer Betriebszeit. FUr weitere Berechnungen kdnnen alle
Parameter der Temperaturfihrung in den bestehenden Simulationsskripten verandert werden, um
damit eventuelle Auswirkungen auf die Ausscheidungskinetik zu beobachten.

Durchgefiihrt und verglichen wurde dies bei den untersuchten Warmebehandlungen. Die Aus-
scheidungssimulationen wurden zuerst mit der langen WBH_L (730°C, 24h) durchgefiihrt, danach
wurden die Graphen im Simulationsprogramm ,eingefroren®. Die Ausscheidungssimulation mittels
Script wurde mit der kurzen WBH_S (730°C, 8h) noch einmal durchgefihrt, durch das ,Einfrieren®
der ersten Ergebnisse im Plot war eine Uberlagerte Darstellung moglich.

6.1.5.1 Phasenanteile

Abbildung 6-5 zeigt zwei Vergleiche von simulierten Ausscheidungsphasenanteilen, oben von
Schweillgut 1 und unten von Schweildgut 2. Die durchgezogenen Linien zeigen die Simulationser-
gebnisse bei langer Warmebehandlung (24h), die strichlierten Linien zeigen die Ergebnisse bei
kurzer WBH (8h). Die gemessenen Phasenanteile sind eingefligt, die Abkurzung ,Exp“ in der Le-
gende bezeichnet die experimentell, mittels TEM gemessenen Ausscheidungen. Die simulierte
Phase MX bezeichnet die Mischphase Nb,V(C,N) wobei M fiir das Metallatom (hier Nb oder V) und
X fur das interstitielle Atom (hier C oder V) steht. Diese Beschreibung wurde nicht auf NbC und VN
abgeandert damit der Mischcharakter dieser Phase klar ersichtlich bleibt.

Da zur Vergleichbarkeit der experimentellen Daten mit den Gleichgewichtsrechnungen eine Unter-
scheidung getroffen werden muss, wurde die Mischphase mithilfe ihres Nukleationsortes bzw. —
zeitpunktes unterschieden. MX(aust) nukliert in der definierten Ausscheidungsdomane Austenit,
diese Phase entspricht den NbC Ausscheidungen. Die simulierte Phase MX(mart) nukliert in der
Ausscheidungsdoméane Martensit, diese Phase entspricht den VN Ausscheidungen.
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In Schweil3gut 1 sind drei Messzeitpunkte (Exp.-Daten zu drei verschiedenen Zeiten) eingetragen.
Gemall TEM Untersuchungen welche im as welded, im warmebehandelten Zustand (730°C/24h)
und nach 6500 h bei 625°C im Kriechofen durchgefiihrt wurden. Von Schweil3gut 2 wurde nur der
Zustand nach etwa 6500 h im Kriechofen betrachtet. Die Zeitachse (x-Achse) ist logarithmisch
dargestellt.
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Abbildung 6-5: Phasenanteile der einzelnen Ausscheidungen im Vergleich mit gemessenen Anteilen (Exp.),
WBH_L (durchgezogen) versus WBH_S (strichliert); (oben) SG1; (unten) SG2; MX(aust) entspricht den NbC
Ausscheidungen und MX(mart) den VN Ausscheidungen.

Die Dauer der WBH hat hier keinen Einfluss auf die Langzeitentwicklung der Phasenanteile der
vorkommenden Ausscheidungen. Ausgenommen davon sind die simulierten MX(aust), welche den
NbC-Ausscheidungen entsprechen. Sie kommen It. Simulation in einer GréRenordnung <1 ppm
vor, sind also de facto nicht vorhanden. Auch in den untersuchten Zeitstandproben wurden keine
NbC Ausscheidungen gefunden.

6.1.5.2 Radien

Bei Radien und Teilchendichten hat die Dauer der WBH kaum einen Einfluss auf die Langzeitent-
wicklung der Ausscheidungen. Ausnahme sind hier die MX Ausscheidungen in SG2, hier ist ein
etwas grélerer Radius der VN bei kurzer WBH am Ende der Laufzeit zu erwarten.
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In Abbildung 6-6 sind die durchschnittlichen Radien der gemessenen und der simulierten Aus-
scheidungen in Schweilgut 1 und 2 einander gegenibergestellt. Die durchgezogenen Linien
zeigen wiederum die Simulationsergebnisse bei langer Warmebehandlung (24h), die strichlierten
Linien zeigen die Ergebnisse bei kurzer WBH (8h).
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Abbildung 6-6: Durchschnittliche Radien der einzelnen Ausscheidungen im Vergleich mit gemessenen Anteilen
(Exp.); (oben) SG1; (unten) SG2. Strichlierte Linien WBH_S, durchgezogene Linien WBH_L. MX(aust) entspricht
den NbC Ausscheidungen und MX(mart) den VN Ausscheidungen.

Die Lavesphase vergrobert am starksten und ist auch in der Simulation bei beiden Schweil3gltern
die groRte Ausscheidung. Die Vergréberung ist relativ unabhangig von der Dauer der WBH, die
Entwicklung in den beiden Schweilgitern ist fast ident. Weil bei den Messwerten aufgrund der
direkten Darstellbarkeit in MatCalc Mittelwerte gebildet wurden, sind die statistischen Schwankun-
gen zwischen den einzelnen Messungen nicht sichtbar. Die teils stufenférmige Entwicklung ist ein
Stabilitatsproblem im Simulationsalgorithmus und hat keine praktische Relevanz.

Chromkarbide (M23Cg) vergrébern in der Simulation in den ersten 10.000 h trotz Anpassungen der
Nukleationsorte relativ stark. Bei langer WBH im SG1 wachsen sie zu Beginn etwas starker als bei
kurzer WBH, diese Entwicklung gleicht sich aber bis Ende der Laufzeit wieder aus.
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In SG2 vergrébern die M23Ce zu Beginn der Zeitstandbelastung starker, bleiben bis 10.000 h stabil,
danach verlauft die Entwicklung annahernd parallel zu SG1. Die Entwicklung der ersten 10.000 h
entspricht den qualitativen Beobachtungen in den FEG-SEM Untersuchungen, das heil3t, dass bei
etwa 6.500h Betrieb die Karbide in SG2 noch kleiner als die in SG1 sind. Am Ende der Laufzeit
nach 100.000h werden die M23Cg in SG2 etwas grober.

MX(mart) Ausscheidungen (Uberwiegend Vanadiumnitride) verhalten sich in der Simulation je nach
WBH und Schweifigut etwas unterschiedlich. Hier wiirde in SG1 die lange WBH in den ersten paar
tausend Stunden eine ungiinstigere Entwicklung, mit etwas gréberen Partikeln einleiten. Bis Ende
der Laufzeit ist die Entwicklung bei beiden WBH's wieder ausgeglichen. Bei SG2 vergrébern ab
etwa 10.000h die MX bei kurzer WBH etwas starker als bei langer WBH.

6.1.5.3 Teilchendichten

Abbildung 6-7 stellt die Teilchendichten beider Schweillglter bei beiden Warmebehandlungen
gegenuber. Wiederum werden gemessene und simulierte Ausscheidungsanteile verglichen.
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Abbildung 6-7: Teilchendichten der einzelnen Ausscheidungen im Vergleich mit gemessenen Anteilen (Exp.);
(oben) SG1; (unten) SG2. Strichlierte Linien WBH_S, durchgezogene Linien WBH_L. MX(aust) entspricht den NbC
Ausscheidungen und MX(mart) den VN Ausscheidungen.
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Die simulierte Entwicklung verlauft bei der Teilchendichte umgekehrt zum Radius. Mit zunehmen-
der Alterung werden die Ausscheidungen auf eine Volumseinheit bezogen weniger, weil sie grolier
werden. An dieser Stelle sei erwahnt, dass der Parameter Teilchendichte im Vergleich zu Phasen-
anteil oder Radius am ungenauesten Uber 2D Betrachtungen bestimmt werden kann.

Analog zu den Radien hat die Dauer der WBH kaum einen Einfluss auf die Entwicklung der Teil-
chendichten von My3Cs und Laves-Phase. Ein kleiner Einfluss auf die Entwicklung der MX
Ausscheidungen ist wie bei den durchschnittlichen Ausscheidungsradien vorhanden. Hier ist bei
SG1 eine kurze WBH bis etwa 80.000h vorteilhafter, danach waren die MX der langen WBH stabi-
ler. Bei SG2 ist die Mikrostrukturentwicklung, nach anfanglich gleicher Entwicklung, nach langer
WBH ein wenig stabiler.

6.1.5.4 Vergleich simulierte mit gemessenen Ausscheidungen

Sowohl bei den MatCalc Simulationen als auch bei den Messungen sind in SG1 deutlich mehr
Chromkarbide als in SG2 vorhanden. Die simulierten Radien und Teilchendichten sind ebenfalls
bei SG1 hoher als bei SG2. Bei den gemessenen Radien und Teilchendichten sind SG1 und SG2
nahe beieinander. Zwischen errechneten und gemessenen Werten kommt es zu relativen Abwei-
chungen. Dies lasst darauf schlieflen, dass fur Chromkarbide noch ein Optimierungspotential
bezliglich der verwendeten Modelle (Nukleationsort und/oder Vergréberung) besteht.

Tabelle 6-5: Vergleich der TEM-Messergebnisse und der MatCalc Simulationen von den Zeitstandproben (6500h
bei 625°C ausgelagert) beider Schweil3gliter.

Phasenan{ Teilchendich . Phasenan{ Teilchen- .
. Radius - . Radius
SG1 teil te SG2 teil dichte
[wt.%] [1/m3] [nm] [wt.%] [1/m3] [nm]
Cr-karbide 254 | 1,50E+19| 63,3 Cr-karbide 1,80 | 1,63E+19] 720
Messung Messung
M23Cs MatCalc 2,91 2,60E+18 136,4 M23Cs MatCalc 2,35 2,37E+18 127,8
VN Messung 0,30 2,43E+19 23,1 VN Messung 0,30 1,29E+19 28,3
VN MatCalc 0,26 1,60E+19 31,3 VN MatCalc 0,22 1,37E+19 26,9
Laves Messung 1,28 1,21E+18 237,8 Laves Messung 2,47 1,26E+18 159,7
Laves MatCalc 1,04 2,04E+16 481,5 Laves MatCalc 1,04 2,32E+16 4545
M3X Messung 1,10 5,35E+18 58,4
Mz2X MatCalc 0,00 0,00E+00 0,0

Die gemessenen Phasenanteile der MX-Ausscheidungen sind bei beiden Schweillgutern ident und
bei simulierten Anteilen nahe beieinander. Teilchendichten sind bei SG1 simuliert und gemessen
hoher als bei SG2. Bei gemessen Radien sind die von SG1 minimal kleiner

Der gemessene Anteil der Laves-Phase ist in SG2 wesentlich héher als in SG1. Die simulierten
Anteile sind bei beiden Schwei3gltern ident. Die Teilchendichte ist bei beiden Schweillgutern ver-
gleichbar, jedoch ist die Laves-Phase in Schwei3gut 1 grofier. Dieser grofiere Radius ist vor allem
durch die Auswertungen aus Serie 5 begriindbar, wo ein einzelnes Laves-Teilchen etwa 470 nm
grof ist.
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6.2 Festigkeit

In der Dissertation Holzer [102], wird die 0,2% Dehngrenze eines kriechfesten Chromstahles mithil-
fe von MatCalc ermittelt. In abgewandelter Form kann dieses Konzept auch auf die simulierten
Schweillgliter angewendet werden. Da alle verwendeten und errechneten Variablen in MatCalc
auch als Funktionsplots ausgegeben werden konnen ist ein schneller Uberblick tiber die Entwick-
lung ermittelter GréRen maoglich.

Auch eine Abschatzung der Kriechfestigkeit Gber das Back-Stress Konzept [18] ist moglich. Basis
dafiir sind die Ausscheidungssimulationen, da vor allem die Ausscheidungsverfestigung fur die
Kriechfestigkeit eine grol3e Rolle spielt. Ausscheidungen hindern Versetzungen und Subkorngren-
zen an der Bewegung, somit wird im Material plastische Deformation wahrend dem Kriechen
verhindert. Auflerdem werden durch kleine Ausscheidungen Korngrenzen und Subkorngrenzen
,gepinnt’ und eine vorteilhafte Mikrostruktur bleibt wahrend des Kriechens langer bestehen.

6.2.1 Dehngrenze

Die 0,2% Dehngrenze wird mittels Uberlagerung der einzelnen Verfestigungsanteile ermittelt. Die-
se werden im Programm MatCalc mit der Ausscheidungssimulation mitberechnet. Die einzelnen
Beitrage zur Festigkeit kdnnen einzeln und als Summenparameter ausgegeben werden. Diese
Beitrage hangen auch von der Definition der Ausscheidungsdomanen (Austenit und Martensit) ab.
In Tabelle 6-6 sind die Parameter zusammenfassend dargestellt.

Tabelle 6-6: Verwendete Parameter zur Definition der Ausscheidungsdoménen in den MatCalc Simulationen

Domane Austenit Martensit

SG1 SG2

Korngréfie 100 pm 50 pm 40 ym

SubkorngroRe (Marten-

sitlatten) - 0,5 um +(Langenfaktor: 50)

Versetzungsdichte 1e11 m™2 1e14 m2

In Abbildung 6 8 werden die errechneten Dehngrenzen von SG1 und SG2 einander gegenuberge-
stellt. Im oberen Bild ist die Temperaturfihrung dargestellt, die Festigkeitssimulationen von SG1
und SG2 sind darunter. Die Zeitachse ist in logarithmischer Skala aufgetragen. Die Festigkeitswer-
te ergeben sich in Abhangigkeit von der Temperaturfihrung. Rote, strichlierte Linien, welche ins
Gesamtbild eingefiigt wurden, stellen je das Ende des Schweillvorganges und das Ende der War-
mebehandlung dar. Auch bei den realen Schweillungen wurden die Festigkeiten ,as welded” und
.nhach Warmebehandlung“ ermittelt.
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Abbildung 6-8: Gegendtiberstellung der errechneten Dehngrenzen von SG1 und SG2; ,a.w.’ bedeutet as welded.

Die ermittelten Werte werden in Tabelle 6 7 mit den bei Raumtemperatur aus den Zugversuchen
ermittelten Dehngrenzen gegeniibergestellt. Vergleichsweise wurde auch die Dehngrenze fir die
kurze Warmebehandlung ermittelt. Es wurden bei den Simulationen dieselben Kurvenverlaufe und
Werte erzielt.
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Tabelle 6-7: Vergleich der Dehngrenzen von SG1 und SG2 im ,as welded’ Zustand und nach WBH. Gegeniiberstel-
lung der Werte aus den Zugversuchen und aus den MatCalc Simulationen.

,as welded' Nach WBH_L
Dehngrenze
SG1 SG2 SG1 SG2
Zugversuch 950 962 578 617
MatCalc 950 930 500 510

Die aufsummierten gerundeten Werte beider Schweildgiter im Zustand ,as welded“ (a.w.) und
nach WBH 730°C/24 h wurden eingefligt, diese gelten jeweils bei Raumtemperatur. Die errechne-
ten Dehngrenzen Werte fir SG2 sind im ,as welded“ Zustand etwas geringer und nach WBH etwas
hoher als fiir SG1. Die Gesamtwerte (total) setzen sich aus folgenden Anteilen zusammen.

e Basiswert fur bcc_Struktur (basic yield strength),
e Mischkristallverfestigung (solid solution part),

o Kaltverfestigung (dislocations part),

o Korngrenzenverfestigung (grain size part) und

e Ausscheidungsverfestigung (precipitates part)

Die errechneten Werte im ,as welded“ Zustand stimmen der GréRenordnung nach gut mit jenen
aus den Zugversuchen Uberein. Tendenziell wird hier jedoch eine niedrigere Dehngrenze fir SG2
errechnet, was bei den durchgefiihrten Zugversuchen nicht bestatigt wurde. Nach langer WBH
waren die gemessenen Dehngrenzen bei SG2 héher als bei SG1 und auch in der Simulation wird
diese Tendenz wiedergegeben. GréRenordnungsmaBig gibt es eine Ubereinstimmung, und die
Tendenz, dass fir SG2 héhere Dehngrenzen resultieren, stimmt auch.

Die Festigkeitswerte nach WBH werden in diesen Simulationen deutlich zu niedrig errechnet, viel-
leicht auch, weil einzelne Festigkeitsparameter noch unter- oder Uberschatzt werden. Was nicht
berlcksichtigt werden kann ist die Gefligestruktur, wie beispielsweise die Kornorientierung. Korn-
grélRe und Versetzungsdichte werden in diesen Berechnungen nur als Konstanten gefihrt, fir
Austenit und Martensit werden aber unterschiedliche Werte verwendet, siehe Tabelle 6-6.

6.2.2 Zeitstandfestigkeit

Mit dem Back-Stress Konzept wird errechnet, wie eine auere Belastung mit der Mikrostruktur
interagiert, dabei sind vor allem Ausscheidungen und Grenzflachen eines Materials von Bedeu-
tung. Selbst wenn die Ausscheidungssimulation lauft und nachvollziehbare Ergebnisse bringt,
kénnen Festigkeitsparameter zum Teil nicht widergegeben werden. Hierbei muss eingeraumt wer-
den dass sich die recht komplexe numerische Festigkeitssimulation von MatCalc im
Entwicklungsstadium befindet.

In Abbildung 6-9 sind die zwei Einzelkomponenten des Back-Stress in getatigten Simulationen
dargestellt. Der Beitrag der VN (MX) Ausscheidungen ist hier nach ersten Abschatzungen, zu nied-
rig. Der Beitrag der Laves-Phase zeigt bis etwa 1000 h einen starken Anstieg und danach einen
Abfall des Back-Stress.

Die numerischen Diskontinuitaten im Graphen entwickeln sich ahnlich wie in den Radien und Teil-

chendichten der Ausscheidungssimulationen, siehe Abbildung 6-6 und Abbildung 6-7.
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Abbildung 6-9: Gegenliberstellung der errechneten Back-Stress Entwicklungen zweier Ausscheidungsphasen von
SG1 und SG2 im Betrieb.

Der Anteil der MX-Ausscheidungen am Back-Stress ist in SG1 héher und fallt weniger ab (auf etwa
18 MPa nach 100.000h) als in SG2 (auf etwa 12 MPa nach 100.000 h). Dafir bleibt in SG2 der
Festigkeitsbeitrag der Laves Phase etwas stabiler. Um die Anteile am Back-Stress von den Karbi-
den zu ermitteln, missen die Festigkeitsparameter in der Simulation nochmals Uberarbeitet
werden. Ein Auftreten der Z-Phase ist im CB2 Stahl bisher nicht dokumentiert. Es fehlen noch ge-
eignete Modelle zur Entstehungssimulation dieses thermodynamisch stabilen CrV Nitrids. Aus
diesen Griinden wird von einer Berlicksichtigung dieser Phase auch bei den Festigkeitssimulatio-
nen abgesehen.

Sofern sich die getatigten Back-Stress Auswertungen fiir eine Beurteilung der beiden Schweillgu-
ter heranziehen lassen, wirde man dem Schweilgut 1 ein vorteilhafteres Zeitstandverhalten
vorhersagen als SG2, weil die VN-Ausscheidungen in diesem Material stabiler bleiben. Bei den
bisher durchgefiihrten Kriechversuchen wurde dieses Ergebnis bestatigt.

6.3 Zahigkeit

Die Modellbildung zur mechanisch-technologischen Materialeigenschaft der Zahigkeit wurde nur im
Ansatz durchgefihrt. Gefundene Modellierungsansatze sind daher im Ausblick genauer erlautert.
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7. Zusammenfassung

In dieser Arbeit wurden Mehrlagen-Schweil3giiter aus rutilem CB2-Filldraht ausfiihrlich untersucht.
Zwei Legierungsvariationen mit nominal 0,2 und 0,7% Nickelgehalt wurden betrachtet, und zwei
verschiedene Warmebehandlungszeiten bei 730°C nach dem Schweil3en, mit einer ,kurzen® Dauer
von 8 Stunden und einer ,langen® Dauer von 24 Stunden, wurden einander gegenubergestellt.

Folgende Fragestellungen stellten sich zu Beginn der Arbeit

1) Inwiefern wird die Mikrostruktur von einer optimierten, chemischen Zusammensetzung (Nickel-
gehalt) und von der Warmebehandlung beeinflusst?

2) Wie verandern sich die mechanischen Eigenschaften in Abhangigkeit von optimierter, chemi-
scher Zusammensetzung (Nickelgehalt) und Warmebehandlung?

3) Welcher Zusammenhang zwischen Mikrostruktur und mechanischen Eigenschaften ist aus den
Untersuchungen und Simulationen ableitbar?

Diese Fragen werden im Folgenden in den Kapiteln 7.1 bis 7.3 erlautert

7.1 Mikrostruktur in Abhangigkeit von Nickelgehalt und Warmebe-
handlung

Bei lichtmikroskopischen Untersuchungen waren zwischen SG1 (0,2% Ni) und SG2 (0,7% Ni) bei
ersten Bildern keine Unterschiede feststellbar. Die Dendriten waren in Auspragung und Gréle
vergleichbar, auch in den umgekoérnten Zonen war der Gefligehabitus gleich. Erst bei Vermessung
der KorngroRen waren systematische, kleine Unterschiede zu erkennen. Bei SG1 stellte sich eine
durchschnittliche Korngréfe von 50um, bei SG2 von 40um ein.

Die unterschiedlichen, betrachteten Warmebehandlungen waren am metallografischen Schliff so-
wohl makroskopisch (nach Adler-Atzung) als auch unter dem Mikroskop gut erkennbar. Im ,as
welded” Zustand war ein ausgepragtes martensitisches Geflige mit klarer Dendritenstruktur, wo
sich eine jede Schweillraupe klar von der nachsten abgrenzte, vorherrschend. Bei der ,kurzen®
Warmebehandlung von 8h zeigte sich ein angelassenes, martensitisches Geflige, wo die Konturen
der Schweillraupen nicht mehr so scharf voneinander abgegrenzt waren. Bei der ,langen Warme-
behandlung von 24h war der Anlasseffekt noch verstarkt, die Ubergange zwischen den
Schweiltraupen waren zum Teil nicht mehr erkennbar.

Elektronenmikroskopische Untersuchungen, vor allem TEM Untersuchungen an Ausscheidungen
offenbarten Unterschiede zwischen beiden Schweilgitern. TEM Untersuchungen wurden von
beiden Schweil’glitern nur an zeitstandbelasteten Proben durchgefihrt. Fir die Auswertung hat
dies den Vorteil, dass sich die Ausscheidungen zum Teil vergrébert haben und somit besser unter-
scheidbar sind, Ergebnisse siehe Tabelle 4-5 auf Seite 94.

e Die Phasenanteile der gemessenen Chromkarbide sind bei Schweil3gut 2 deutlich niedriger als
von Schweil3gut 1. Die gemessenen Radien und Teilchendichten sind vergleichbar.

e Die Phasenanteile der MX-Ausscheidungen sind bei beiden Schweil3gltern fast identisch
ebenso Radien und Teilchendichten.
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¢ Der Anteil der Laves-Phase ist in Schweildgut 2 wesentlich héher als in Schweildgut 1. Die Teil-
chendichte ist bei beiden Schweil3glitern vergleichbar, jedoch ist die Laves-Phase in
Schweifdgut 1 gréber.

¢ Markantester Unterschied zwischen den Schweil3gltern ist, dass bei Schweillgut 1 auch MxX
Teilchen gefunden wurden, in Schweil3gut 2 hingegen nicht.

7.2 Mechanische Eigenschaften in Abhangigkeit von Ni-Gehalt und
Warmebehandlung

Hartevergleiche zeigten nur relativ kleine Unterschiede zwischen beiden Schweillgitern. Nach
langer Warmebehandlung hatte SG2 geringfligig héhere Hartewerte als SG1. Auch bei den Zug-
versuchen nach langer Warmebehandlung waren die Festigkeitswerte R, und Rpo2 bei SG2 héher
als bei SG1. Bei kurzer WBH waren diese Werte bei beiden Schweilgiitern vergleichbar. Ahnlich
verhielten sich Bruchdehnung und Brucheinschniirung, diese waren nach langer WBH bei SG2
minimal héher.

Bei den Kerbschlagbiegeversuchen schnitten die Proben aus Schweildgut 2 besser ab als die Pro-
ben aus Schweil’gut 1. In SG2 hatte die Dauer der Warmebehandlung weniger Einfluss auf die
Ubergangstemperatur als bei SG1. Aus der Auswertung der instrumentierten Versuche konnten
folgende bruchmechanische Informationen gewonnen werden. Das Verhalten aller vier Proben
(SG1, SG2 bei WBH_S und WBH_L) bei einer Temperatur ist im linear-elastisch-plastischen Be-
reich, bis zu Fg, deckungsgleich. Erst im nichtlinear plastischen Bereich bei der Bildung von
Mikrorissen kommt es zu Unterschieden. In der Probe mit der niedrigsten Kerbschlagzahigkeit
(SG1, WBH_S) beginnt der Steilabfall, bzw. die instabile Rissausbreitung am friihesten bzw. nach
der kirzesten Durchbiegung. Die Rissauffangkraft liegt bei allen vier Proben auf gleicher Hohe.
Von ausgewahlten Bruchflachen der Kerbschlagproben wurden REM Aufnahmen gemacht und
Partikel an der Bruchflache mittels EDX analysiert. In den duktilen Briichen der Kerbschlagarbeit-
Hochlage wurden vor allem Einschlisse nichtmetallischer und oxydischer Art detektiert.

Aus bruchmechanischer Sicht zeigt SG2 allgemein mehr plastische Verformung an den betrachte-
ten Rissspitzen als SG1. Selbst beim Vergleich der schlechtesten bruchmechanischen Ergebnisse
unterschieden sich die Rissspitzen von beiden Schweildgitern insofern, dass bei SG1 weniger
Rissabstumpfung (blunting zone) festgestellt werden konnte. Das Verhalten nach Risseinleitung
scheint nach Uberwindung der Rissabstumpfung jedoch unabhangig von der urspriinglichen Riss-
spitze zu sein.

7.3 Simulationen und Zusammenhang zw. Mikrostruktur und mech.
Eigenschaften.

MatCalc Gleichgewichtberechnungen ergaben fir den Grundwerkstoff und die beiden SchweilgU-
ter recht vergleichbare Resultate. Kleine Abweichungen in den Legierungszusammensetzungen
wirken sich auf die berechneten Phasenanteile aus. Die Abweichung im Nickelgehalt zwischen den
zwei Schweildglitern spiegelt sich vor allem in veranderten ,Stabilitatstemperaturen® der Phasen
und niedrigeren Austenitisierungstemperaturen im nickelreicheren SG2 wieder.
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Scheil-Gulliver Erstarrungssimulationen wurden durchgefihrt um damit auf primare Ausscheidun-
gen schlielten zu kdénnen. Im CB2 Grundwerkstoff kann es zur Bildung von primaren Niobkarbiden
kommen, firr die Schwei3guter konnten keine primaren Ausscheidungen ermittelt werden. Bei Be-
ricksichtigung der peritektischen Transformation verschieben sich die Phasengrenzen in Richtung
»nhoch unwahrscheinlichere Bildung“ von Primarausscheidungen.

Die MatCalc Ausscheidungssimulationen wurden wahrend der Projektdauer mehrfach angepasst,
grélten Einfluss auf die Entwicklung von Radius und Teilchendichte hatten Veranderungen in den
Nukleationsorten. Bei Simulationsvergleichen zwischen kurzer und langer WBH nivellieren sich
anfangliche Unterschiede in den Ausscheidungsentwicklungen bei einem Betrachtungszeitraum
von 100.000h. Die MX Ausscheidungen bleiben nach langerer WBH tendenziell etwas stabiler. Im
Vergleich zwischen SG1 und SG2 sind die simulierten Phasenanteile an Chromkarbiden und an
MX Teilchen bei SG1 hdéher. Die Phasenanteile an Laves Phase sind bei SG2 hdher. In Summe
zeigt die simulierte Ausscheidungsentwicklung von SG1 auf 100.000h ein etwas stabileres Verhal-
ten.

Der Zusammenhang zwischen Mikrostruktur und mechanischen Eigenschaften wurde auf Basis
der Ausscheidungssimulationen betrachtet. Mit Hilfe von Festigkeitsmodellen die in MatCalc inte-
griert sind wurden die 0,2% Dehngrenzen abgeschatzt. Eine gute Ubereinstimmung zwischen
simulierten Werten und gemessenen Dehngrenzen wurde vor allem fiir die zuggepriften ,as
welded” Proben erreicht. Auch die Tendenz von SG2 zu etwas héheren Festigkeitswerten im Ver-
gleich zu SG1 wurde simulativ bestatigt.

Mit Hilfe der Orowan’schen Schwellenspannung, dem sogenannten Back-Stress, kann fir eine
jede Ausscheidungsgruppe ein Bezug zur Kriechfestigkeit hergestellt werden. Der Back-Stress gilt
als Mal fir den inneren Widerstand der Mikrostruktur gegen aulere Spannungen bei geringen
Belastungen und langen Zeiten. Die Zeitstandfestigkeit kann Uber diesen Parameter zumindest
vergleichsweise abgeschatzt werden. Im Vergleich von beiden untersuchten Schweilgiitern ergibt
sich eine bessere Kriechfestigkeit fir SG1.

Der eigentliche Hintergrund fir die Nickelvariation war die Vermutung aus Backstress-Rechnung
bzw. die Beobachtung aus friiheren Arbeiten, dass bei einem niedrigeren Ni-Gehalt bessere Zeit-
standfestigkeiten erzielt werden kénnen. Dies wurde durch die vorliegenden Untersuchungen
bestatigt.
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8. Ausblick

8.1 Festigkeitsbetrachtungen

Eine intensive Beschaftigung mit den Festigkeitsparametern, und eine generelle Weiterentwicklung
der Teilfestigkeiten und deren korrekte Uberlagerung sind anzustreben fiir genauere Vorhersagen
der Festigkeit. Die gegenseitigen Abhangigkeiten sind meist auf die gleichen Parameter, wie Ver-
setzungsdichte, Korngrole und Grenzflachenenergien zurtckfihren. Weitere
OptimierungsmafRnahmen:

e Eine treffendere Modellierung von komplexeren und sich in der Zusammensetzung verandern-
den Phasen, wie beispielsweise Z-Phase oder Laves-Phase, wirde vor allem fir die
Abschatzung der Zeitstandfestigkeit Vorteile ertffnen.

e Eine Erweiterung zum Back-Stress Modell, welches beispielsweise die Entwicklung der Ver-
setzungsdichte berlcksichtigt, koénnte die Schwellenspannung zur Abschatzung der
Zeitstandfestigkeit genauer wiedergeben.

e Auf Basis der Grenzflachenenergie und auch der Versetzungsdichte als Mikrostrukturparame-
ter kdnnen auch andere mechanische Eigenschaften, welche Uliber diese Parameter definierbar
sind in das Programm aufgenommen werden.

8.2 Zahigkeitsbetrachtungen

Hauptidee hinter einem physikalischen Modellierungsansatz ist, die Beanspruchungsseite (Tempe-
ratur, Spannung, Verformungsgeschwindigkeit) der Widerstandsseite (Geflige, Temperatur,
Energie zur Schaffung neuer Oberflachen,...) gegenlberzustellen, siehe Abbildung 8-1. Dieser
Ansatz ist dem Beremin-Modell und zwar dem globalen Konzept sehr ahnlich, siehe Kapitel 2.4.3.2
ab Seite 54. Mit diesem Konzept sind Spaltbruchvorgange beschreibbar, sie stellen eine klare
Ubergangsbedingung zwischen Versagen und ,nicht-Versagen®. Wenn die Belastung gréRer wird
als der innere Widerstand, den ein Material entgegensetzen kann, kommt es zum Bruch.

Auf der Belastungsseite sind nach Beremin die angreifenden Krafte klar definiert und zwar durch
den Spannungszustand, den Dehnungszustand und durch eine innere Variable. Auf der Wider-
standsseite gibt es jedoch nur eine nicht naher definierte Materialfunktion, die vor allem von
externen Parametern, wie der Temperatur abhangig ist. Was auch nicht eingeht in das betrachtete
Modell von Beremin ist das plastische Verhalten des Materials, bevor es zum Versagen kommt
(daher zahlt es ganz allgemein auch zu den Spaltbruchmodellen).

Gegenuiber den klassischen Spaltbruchmodellen ist gerade die betrachtete ,Materialseite” oder
Widerstandsseite noch ausbaubar. Laut eigenen Uberlegungen sind dies Parameter die sowohl
Mikrostruktur als auch mechanische Eigenschaften beschreiben kénnen.
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Abbildung 8-1: Modellansatz der eine Belastungssituation einem inneren Widerstand aus dem Material
entgegensetzt.

Parameter die sowohl Mikrostruktur als auch mechanische Eigenschaften beschreiben kdnnen
sind:

1. Die Grenzflachenenergie y
2. die Versetzungsdichte p

Diese Ideen sind eigentlich nicht neu, sondern zahlen zu den altesten der Materialwissenschaft.
Griffith fand den Zusammenhang zwischen Grenzflachenenergie (bzw. Oberflachenenergie) und
Bruchspannung. Taylor formulierte den Zusammenhang zwischen Schubspannung und Verset-
zungsdichte.

Wahrend es zu den Zeiten der Fundamentaltheorien nicht moéglich war Grenzflachenenergien oder
auch Versetzungsdichten rechnerisch zu ermitteln, gibt es mittlerweile aus Mikrostrukturmodellen
eine Reihe von physikalisch nachvollziehbaren Ansatzen, diese Parameter rechnen oder simulie-
ren zu kénnen.

Modellvorschlag: Mithilfe von MatCalc Simulationen die Grenzflachenenergien in einem theoreti-
schen Geflige berechnen — die am meisten kritische Grenzflachenenergie beispielsweise an
inkoharenten Teilchen bestimmen und daraus die Bruchspannung errechnen und zwar mit dem
Ansatz von Irwin und Orowan, welcher auch einen plastischen Anteil berlicksichtigt.

Zur Ermittlung des plastischen Anteiles kénnen erganzende Untersuchungen auf der Material-
prufseite durchgefihrt werden. Beispielsweise die Analyse der plastischen Zone beim
Bruchmechanischen Versuch, oder auch die Betrachtung des plastischen Bereichs in der Kraft —
Durchbiegungskurve des instrumentierten Kerbschlagbiegeversuches. Werden Parameter wie
Versetzungsdichteanderung bei schlagartiger Belastung oder lokale Grenzflachenenergien in der
Rissspitze besser verstanden und in richtiger Weise kombiniert, ist eine Abschatzung der Zahigkeit
maglich.
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Erganzende Darstellungen

A. Erganzende Darstellungen

A1,

Probenblech, 3-D-Darstellung

Abbildung 1: Grafische Darstellung der Probenlagen im geschweil3ten Blech, Schweil3naht in der Mitte

angedeutet.

A2.

Tabelle 1: Untersuchungsmatrix mit Bezeichnungsschliissel: Jeweils obere Zeilen - systematische Probenbe-

zeichnung; untere Zeilen -2 Zuordnung der Probenstempelung.

Untersuchungsmatrix mit Probenschlussel
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Karzel C MH Al-12 ZR ZF B1-5
GW_1_C | ausSGSchliffen | GW_1_A1-12| GW_1_zR | GW_1_zF |GW_1_B1-5
GW 1 GW_1 Grundwerkstoff
- BK1,2 W100 751 W98 u. 250 W99 u. 49
SG_1 C [SG_1_MH|SG_1_M| SG_1_A1-12 | SG_1_ZR | SG_1_ZF | SG_1_B1-5
. 1 SG_1 = == — == == — == SchweiRgut 1: 0,2% Nickel
Geschweilte = 4956 W96 w97 w95 wo4 w92
Proben SG_2_C [SG_2_MH|SG_2_ M| SG_2_A1-12 | SG_2_ZR | SG_2 zF | SG_2 B1-5
2 SG_ 2 — — — — = — — SchweiRgut 2: 0,7% Nickel
- 4957 747 748 746 745 743
1s | sG 1s SG_1S_C [SG_1S_MH|SG_1S_M| SG_1S_A1-12| SG_1S_ZR | SG_1S_zF |SG_1S_B1-5| SchweiBgut 1 mit PWHT
—  |a454_A25| A27 A28 A26 A25 A24 730°C, 8 h
GeschweiRt 1 |se 1 SG_1L_C |SG_1L_MH|SG_1L_M| SG_1L_A1-12| SG_1L_ZR | SG_1L_zF |SG_1L_B1-5| SchweiRgut 1 mit PWHT
eschweilte .
Prob —  |4456_254| z56 257 z55 254 252 540 730°C,24 h
roben
it PWHT 25 | se 25 SG_25_C [SG_2S_MH|SG_25_M| SG_25_A1-12| SG_25_zR | SG_2S_zF |SG_2S_B1-5| SchweiBgut 2 mit PWHT
mi o
= 4453_C3 c5 c6 ca c3 2 730°C, 8 h
2t | se 2L SG_2L_C |SG_2L_MH|SG_2L_M| SG_2L_A1-12| SG_2L_zR | SG_2L_zF |SG_2L_B1-5| SchweiRgut 2 mit PWHT
— |a4s55_c11| c13 C14 c12 c11 C10 S41 730°C,24 h
1s lew 1s GW_1S_MH GW_1S_A1-12 GW_1S_ZF [GW_1S_B1-5| Grundwerkstoff mit PWHT
= [ As1 ] A30 A29 730°C, 8 h
i lew 10 GW_1L_MH GW_1L_A1-12 GW_1L_ZF [GW_1L_B1-5| Grundwerkstoff mit PWHT
GW mit PWHT _ [ 0 ] 58 259 730°C, 24 h
mi
2 lew 2s GW_25_MH GW_25_A1-12 GW_2S_ZF [GW_2S_B1-5| Grundwerkstoff mit PWHT
- [ oo | c8 c7 730°C, 8 h
ot lew 2L GW_2L_MH GW_2L_A1-12 GW_2L_ZF [GW_2L_B1-5| Grundwerkstoff mit PWHT
= [ ciz | 16 15 730°C, 24 h
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Erganzende Darstellungen

A.3.

Bruchmechanik — SENB Probenform
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Abbildung 2: Empfohlene SENB (Single Edge Notched Bend) Probenform. Die Buchstaben B und W beziehen
sich auf die Dicke (B) und Breite (W) der Probe, die in bestimmten Verhéltnissen zueinander stehen miissen. Die

Anmerkung ,See FIG.6° bezieht sich auf die Kerbform die verschiedene Ausprédgungen haben kann..

A4,

Chemische Analyse, gesamt

Tabelle 2: Chemische Zusammensetzungen von Grundwerkstoff CB2 und untersuchten Schweillgiitern. Alle

Angaben in Gewichtsprozent.

Werkstoff CB2-GW Rutiler Schweizusatzwerkstoff CB2 Ti-FD
hr 1t Bro- G"‘é—t sG1C | se2c | se1sc | sciLc | se2sc | sG2Lc
Bhler Nr. BK1,2 4956 4957 4454 A25 | 4456 754 | 4453 C3 | 4455 C11
C 0,14 0,141 0,106 0,133 0,129 0,107 0,112
si 0,26 0,16 0,21 0,15 0,16 0,19 0,19
Mn 0,86 0,95 0,71 0,91 0,02 0,68 0,68
P 0,011 0,009 0,007 0,009 0,008 0,008 0,008
s 0,001 0,0049 0,0052 0,0047 0,0047 0,0051 0,005
Cr 9,52 8,73 8,51 8,54 8,47 8,8 8,73
Mo 149 145 144 14 138 148 148
Ni 0,16 0,19 0,75 0,17 0,16 0,72 0,74
Nb 0,059 0,033 0,028 0,031 0,031 0,029 0,029
N 0,027 0,02 0,019 0,019 0,021 0,019 0,019
v 0,2 0,2 0,2 0,2 0,21 0,21 0,2
Co 0,07 0,95 0,03 0,89 0,88 0,04 0,96
Ti 0,002 0,028 0,029 0,029 0,031 0,034 0,03
Al 0,018 (0,005) (0,005) 0,005 0,005 0,005 0,005
Bor 0,011 0,0041 0,007 0,0048 0,0041 0,0067 0,0067
Cu 0,06 0,02 0,02 0,02 0,02 0,02 0,02
W 0 0,05 0,05 0,05 0,05 0,05 0,05
o nA. 0,061 0,065 0,067 0,069 0,065 0,065

* rot gekennzeichnet sind alle Werte welche kleiner / gleich der definierten Bestimmungsgrenze der jeweiligen
Untersuchungsmethode sind. Bestimmungsgrenzen sind in den internen Bohler-Priifberichten zu finden.

n.A. ...nicht angegeben




Erganzende Darstellungen

A.5.

Dilatometerversuche

Tabelle 3: Auswertung der Dilatometerversuche SG1 und SG2

Werkstoff SG1 (U58) und SG2 (U65)

Datum:

23.06.2013

Bestimmung der Ac Temperaturen: Eine Probe laut SEP-Norm bis 1000°C und frei abkiihlen:

01_SEP_US8 und 01_SEP_U65

Vier Proben mit schnellst moglicher Aufheizrate (T, bis 1300°C) und Abkiihlung mit tg/s=20s:

01_bis 04_U58 und 01_ bis 04_U65

g @ . |§ _
5 g 35 3|83 |58 Slgs & | ™
= t%"é‘ < é "é’ < gg g o §
3 & = s
01_SEP_US58 817 890 389 231
01_U58 374 214 20
02_U58 363 200 20
SG1 03_U58 366 212 20
04_U58 360 198 20
Mittelwert 858 971 366 206
Standardabw. 22 14 6 8
01 _SEP_U65 785 878 416 260
01_U65 389 238 20
02_U65 377 225 20
SG2 03_U65 392 216 20
04_U65 385 225 20
Mittelwert 871 985 386 226
Standardabw. 29 24 7 9

Tabelle 4: Experimentell mittels Dilatometer gemessene Umwandlungstemperaturen verglichen mit berechneten

oder abgeschétzten Ubergangstemperaturen.

Umwandlungstemp. Ac; [°C] | Ac3[°C] M, [°C] | M[°C]

GW - experimentell 812 912 368 156
Berechnet 792 853 272

SG1 - experimentell 817 890 366 206
Berechnet 780 836 285

SG2 - experimentell 785 878 386 226
Berechnet 752 825 303

Berechnungstool MatCalic J-MatPro




Erganzende Darstellungen

Tabelle 5: Auswertung der Dilatometerversuche CB2 — WEZ - (DA Satric)

1) Drei Proben laut ASTM A1033-10 bis 1000°C und frei abkiihlen: Datum: 23.04.2013
01_ASTM1033-10 bis 03_ASTM1033-10

2) Drei Proben mit schnellst moglicher Aufheizrate (bis 1300°C) und Abkihlung mit t8/5=20s:
01_Tp=1300_t85_20s bis 03_Tp=1300_t85_20s

3) Drei Proben (vier Versuche) mit v=100 K/s bis 1300°C und t8/5=12s:

01_Tp=1300_t85_12s bis 04_Tp=1300_t85_12s
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e ° = ¥ ° & ©
o (2 [aa) ._.C_. S =
01_ASTM1033-10 DO01_ASTM 812 910 403 2) 91
02_ASTM1033-10 D02_ASTM 813 920 394 214 92
03_ASTM1033-101) D03_ASTM 810 907 395 228 105
Mittelwert 812 912 398 221 96
Standardabw. 2 7 5 128 8
01_Tp=1300_t85_20 DO1_Sz1 966 1106 366 155 20
02_Tp=1300_t85_20 D02_Sz1 977 1112 363 154 20
03_Tp=1300_t85_20 D03 S71 958 1108 375 160 20
Mittelwert 967 1109 368 156 20
Standardabw. 9 3 6 4 0
01 _Tp=1300_t85_12 D01_Sz2 Fehlversuch
Versuch unglltig (weiterer Versuch mit der Probe
02_Tp=1300_t85_12 D02_S72 01 _Tp=1300_t85_12)
03_Tp=1300_t85_12 D03_Sz2 927 978 371 175 12
04_Tp=1300_t85_12 D04_S72 924 976 367 195 12
Mittelwert 925 977 369 185 12
Standardabw. 534 1 3 14 0

1) Beim ersten Versuch wurde der Versuch beim 700°C aus nicht bekannten Griinden automatisch abge-
brochen.

Die Probe 03_ASTM A1033-10 wurde darauf nochmals mit gleichen Parametern gestartet.
2) Auswertung nicht moglich.

VI




Erganzende Darstellungen

A.6. Metallografie

A.6.1.Vergleich Grundwerkstoff verschiedene WBH

SG 1S M-730°C - 8h SG 1L M -730°C - 24h

Bildbreite: 52.00 mm; (Brennweite/Blende/ Bel.Zeit: WS Bildbreite: 52.72 mm; (Brennweite/Blende/Bel.Zeit: 105\16;
Bildname: kw50plus12t0027.jpg ﬁ'gu \ “ Bildname: kw50plus12t0030.jpg

iikdoik , be: 5, copvergraBerung: 25,0x; ite: 5,58 mm
Bildname: kw50plustp2_1200046.jpg Bildname: kw50plustp2_1200095.jpg Ty
Y,
" Py e o N, SR Vo - ]

ot G . (917! p—2Cm p—22pm
A 3 S T -
krosk ,0x; ¥ krosk 5 1000,0x; BildL 139,45 pm
Bildname: kw50plustp2_1200051.jpg “IU w Bildname: kw50plustp2_1200100.jpg “‘[u w
L8 L8

Abbildung 3: Vergleich des Grundwerkstoffes bei 2 verschiedenen Wérmebehandlungen; Makro (erste Reihe)
Adler Wischétzung, Mikroskopiebilder (Reihen 2 und 3) Atzung Vilella.
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Erganzende Darstellungen

A.6.2. Vergleich der ,as welded’ Proben

SG 1 M-0,2% Ni SG 2 M-0,7% Ni

Bildbreite: 52.96 mm; (Brennweite/Blende/Bel.Zeit: 105; 16; 1/§s) WS Bildbreite: 52.00 mm; (Brennweite/Blende/Bel.Zeit: 105; 16; [1/6s) IW§7 WS
Bildname: kw50plus12t0029.jpg Ty ( Bildname: kw50plus12t0028.jpg Ty | [

Mik 25,0x; : B
Bildname: kw50plustp2_12f0015.jpg Bildname: kw50plustp2_12f0017.jpg

< I 20 pm l I 20 pm l
krosk 5 1000,0x; Bild 139,45 pm W WS krosk 1000,0x; Bild 139,45 pm i WS~
Bildname: kw50plustp2_12f0016.jpg ﬂw | | l Bildname: kw50plustp2_12f0018.jpg “w | | [

Abbildung 4: Vergleich von zwei geschweilten Proben — SG mit verschiedenen Nickelgehalten — oben: Makro-
aufnahmen, Mitte und unten: Lichtmikroskopieaufnahmen

Vil



Elektronenmikroskopische Untersuchungen

B. Elektronenmikroskopische Untersuchungen

B.1. Probe SG_ 1L M

0.5 pm
I

0.5 um
I

Abbildung 5: EFTEM Bilder der Probe SG_1L_M (Z57); Aufnahmeserie 8 — Elemente Maps. In Eisenmap (Fe)
sind viele Ausscheidungen zu erkennen - differenzierbar in Chromcarbide und vanadiumreiche Ausscheidungen
mittels Cr und V Map.
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Abbildung 6: Probe SG_1L_M (Z57) — Serie 1; (li.) Fe-M Jump ratio EFTEM-BIld; (re.) EELS zur Charakterisie-
rung eines Chromkarbides (Bremsspektrum korrigiert) — Punkt 1.
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Abbildung 7: Probe SG_1L_M (Z57) — Serie 1; (li.) Fe-M Jump ratio EFTEM-BIld; (re.) EDX Analyse: Charakteri-
sierung von MX (V,Nb,C,N) Teilchen — Spots 2, 3 und 4 im Vergleich liberlagert.



Elektronenmikroskopische Untersuchungen
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Abbildung 8 (li.) Probe SG_1L_M (Z57) — Detail aus Serie 6; Ausschnitt in ,high angle annular dark field
(HAADF) image / (re.) EDXS zur Charakterisierung und quantitativen Analyse eines Einschlusses Spot 1 und
Spot 2 zeigen Oxide.

B.2. Zeitstandprobe SG1 Z51

5 mm I I 1 mm I
WS SLR Makro (i TR | Mikroskepyargrifiorungs 25,0y Bildbralta: 5,52 nuni s N
Sodnam: oS0t 136057 RN [T [ e —r w @30

Abbildung 9: Zeitstandprobe Z51 mit exemplarischer Darstellung des entnommen Bereiches (re.) lichtmikroskopi-
sche Darstellung des etwa 7mm? grol3en Bereiches.



Elektronenmikroskopische Untersuchungen

i L

Abbildung 10: Hellfeldbild Probe Z51 (li) Ubersicht mit Ausschnitt der Serie 1 (90° gedreht); (re.) Hellfeldbild mit
Ausscheidungen, Korngrenzen und Artefakten.
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Abbildung 11: EFTEM Bilder der Z51; Aufnahmeserie 5 — Elemente Maps. Chromkarbide, Laves-Phase, MX
Teilchen bzw. Vanadiumnitrid Ausscheidungen, und Rissverlauf durch Einschluss und Ausscheidung

Xl



Elektronenmikroskopische Untersuchungen
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Abbildung 12: : Probe Z51 — Serie 5; (oben li.) Fe-M Jump ratio EFTEM-Bild; (oben re.) EELS von Punkt 2 zur
Charakterisierung der Laves-Phase; (unten) EELS der Punkte 4 und 5 (iberlagert — Ausscheidungen charakteri-
siert als Chromkarbide.

600 K]
500 [9K
Zr Lx Zr K
400
2
5
3 300
et TiK
200 Zr|LB1
FeK|

IOGﬁT s vl T [Fek
IhLy Zr Kes
0- - .i] a &,

0 2 4 6 8 10 12 14 16

Abbildung 13: Einschluss in Probe Z51; (li.) Fe-Map mit Spotposition; (re.) EDX Spektrum mit Zirkoniumanteilen
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Elektronenmikroskopische Untersuchungen

B.3. Zeitstandprobe SG2 M11

: p—2osm
Bildbreite: 23.64 mm; {Brenmueite; Blende/ Bel.Zeits 105; 16; 1/2.55) e R Milcraskepyangrtifiarung: 1500, Dx; Blidbralta 130,45 pim o i 7
Blikdname: kwSoplustp2_13t0016.pa Ty W Bildname: kwS0plustp2 13f0275.jpg Ty @

Abbildung 14: Zeitstandprobe M11 aus SG2 mit exemplarischer Darstellung des entnommen Bereiches (1i.);
lichtmikroskopische Darstellung aus der Mitte der Probe, Atzung: Lichtenegger-Bloech (re.)

Rand der Probe

Abbildung 15: Hellfeldbild Probe M11 (li.) Ubersicht mit Ausschnitt der Serie 2 (90° gedreht); (re.) Hellfeldbild mit
Ausscheidungen und Korngrenzen.
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Elektronenmikroskopische Untersuchungen
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Abbildung 16: EFTEM Bilder der Probe M11; Aufnahmeserie 1 — Elemente Maps. Laves-Phase, und Chromkarbid
Ausscheidungen.
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Abbildung 17: Probe M11 — Serie 1; (li.) Fe-M Jump ratio EFTEM-Bild; (re) EELS der Punkte 3 und 4 zur Charak-
terisierung von MX Ausscheidungen (Bremsspektren korrigiert).
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Abbildung 18: Probe M11 — Serie 1; EDX Spektren zur Charakterisierung und quantitativen Analyse von MX Aus-
scheidungen (berlagert, Messpunkte 3 und 4.
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Elektronenmikroskopische Untersuchungen

B.4. Auswertungen

B.4.1.Probe SG_1_ M — W97 (as welded)
B.4.1.1.Auswertung EFTEM Bilder

Tabelle 6: Auswertung der wichtigsten Mikrostrukturparameter von sechs untersuchten Serien (Gesichtsfelder)
der unbehandelten Probe des Schweillgutes 1. Chromhaltige und manganhaltige Ausscheidungen konnten aus-
gewertet werden.

Phasenanteil Teilchendichte Radius
Probe SG_1L_M - Z57
- = [wt. %] [1/m3] [nm]
Serie 1 0,22 3,30E+19 21,4
Serie 2 1,17 2,74E+20 16,1
Serie 3 0,47 1,83E+20 15,0
Serie 4 0,29 6,43E+19 16,6
Serie 5 0,19 6,97E+19 16,3
Serie 6 0,45 3,14E+19 22,8
Cr-haltig (Mittelw. aus Serien 1-6) 0,46 1,09E+20 18,0
Standardabweichung (1-6) 0,33 8,93E+19 2,9
Mn-haltig nur in Serie 3 0,04 5,60E+18 26,9

B.4.1.2.Vergleich mit MatCalc Simulationen

Tabelle 7: Gemessene Ausscheidungen von Chromkarbiden und Mangansulfiden mit MatCalc Simulationen ver-
glichen — Zustand as welded, vor PWHT.

Probe SG_1_M - W97 Phasenanteil Teilchendichte Radius
[wt. %] [1/m?] [nm]
Chromkarbide Messung 0,46 1,09E+20 18,0
Chromkarbide MatCalc 0,41 7,18E+20 7,8
Mangansulfide Messung 0,04 5,60E+18 26,9
Mangansulfide MatCalc 0,02 1,88E+16 90,2

XV



Elektronenmikroskopische Untersuchungen

B.4.2. Probe mit WBH SG_1L_M - Z57
B.4.2.1. Auswertung EFTEM Bilder

Tabelle 8: Auswertung aller Bilderserien der Probe SG_1L_M (Z57); (links) Chromium-Map, (rechts) Vanadium-
Map; Mittelwerte und Standardabweichungen angegeben.

sy [P T | s | popn oy |y T s
Map Wt %] | [1/m? mmp | | VMR e T | o
Serie 1 0,942 1,51E+19 32,6 Serie 1 0,113 577TE+18 26,3
Serie 2 0,917 1,51E+19 51,8 Serie 2 0,000 0,00E+00 0,0
Serie 3 1,401 5,67E+19 32,1 Serie 3 0,022 7,27E+18 18,0
Serie 4 2707 | 2.23E+19 | 415 Serie 4 0017 | 3.68E+18 | 224
Serie 5 6,062 | 7,56E+20 | 71,8 Serie 5 0,104 | 1,29E+19 | 26,2
Serie 6 2,072 2,38E+19 50,8 Serie 6 0,058 1,61E+19 17,5
Serie 7 1,783 8,06E+18 77,4 Serie 7 0,035 2,07E+18 34,6
Serie 8 4,379 2,63E+19 55,9 Serie 8 0,126 7,74E+18 32,9
Serie 9 3,649 3,92E+19 58,9 Serie 9 0,019 1,81E+19 11,3

CI'G'i‘t‘;‘;R:fe 2,657 | 1,07E+20 | 52,5 VN Mittelw. | 0,055 | 8,18E+18 | 21,0

Cgf:g’;if’e 1,640 | 2,30E+20 14,8 VN St.abw. 0,045 | 591E+18 | 102

Tabelle 9: Auswertung der Probe SG_1L_M (Z57); (links) M2C Ausscheidungen in Serie 2; (rechts) NbC Aus-
scheidungen in Serie 4.

Probe Z57 | Phasenan-| Teilchen- . Phasenan-| Teilchen- Radi-
. . Radius Probe Z57 - . )
- Ausw. teil dichte A Nb teil dichte us
nach usw. u.
EELS-Def. [%] [1/m3] [nm] C Map [%] [1/m3] [nm]
MZCZ()Se”e 1417 | 2.99E+18 | 766 || NeC é)se”e 0,067 | 846E+18 | 259

B.4.2.2.Vergleich mit MatCalc Simulationen

Tabelle 10: Vergleich gemessener Ausscheidungen mit MatCalc Simulationen — Probe SG_1L_M (Z57), 24h bei

730°C wérmebehandelt.

Probe SG_1L_M - Z57 Phasenanteil Teilchendichte Radius

[wt. %] [1/m?3] [nm]

Cr-karbide Messung 2,66 1,07E+20 52,5

Cr-karbide MatCalc 2,93 1,30E+19 77,9

VN Messung 0,05 8,18E+18 21,0

VN MatCalc 0,26 9,23E+19 18,3

NbC Messung 0,07 8,46E+18 25,9

NbC MatCalc 0,00 1,26E+15 10,9

M.X Messung 1,42 2,99E+18 76,6

M,X MatCalc 0,00 0,00E+00 0,0
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Elektronenmikroskopische Untersuchungen

B.4.3. Zeitstandprobe Z51
B.4.3.1. Auswertung EFTEM Bilder

Tabelle 11: Auswertung aller Bilderserien der Probe Z51; (links) Chromium-Map; (rechts) Vanadium-Map; Mittel-
werte und Standardabweichungen angegeben.

- | Phasen- | Teilchen- . - | Phasen- | Teilchen- .
Sl:lzwzesr1 anteil dichte Radius Qﬁzwzeg 1 anteil dichte Radius
Cr-Map | (%] [1/me] | [nm] V-Map [%] [1/m°] [nm]
Serie 1 3,326 3,00E+19 48,6 Serie 1 0,245 6,25E+19 17,5
Serie 2 5,067 2,20E+19 73,7 Serie 2 0,380 2,05E+19 28,3
Serie 3 1,058 1,21E+19 59,8 Serie 3 0,194 1,27E+19 26,4
Serie 4 1,548 9,07E+18 60,7 Serie 4 0,119 2,20E+19 13,2
Serie 5 1,690 6,65E+18 73,6 Serie 5 0,573 3,86E+18 30,0
Mittelw. 2,538 1,59E+19 63,3 Mittelw. 0,302 2,43E+19 231
St.abw. 1,477 8,74E+18 9,5 St.abw. 0,160 2,02E+19 6,6

Tabelle 12: Auswertung der Probe Z51; (links) M2X Ausscheidungen; (rechts) Laves Phase.

- | Phasen- | Teilchen- . - | Phasen- | Teilchen- .
tﬁﬂzwzeé anteil dichte Radius tﬁﬂzwzeé anteil dichte Radius
M2X [%] [1/m?] [nm] Laves [%] [1/m?] [nm]
Serie 1 1,102 2,81E+18 73,3 Serie 2 1,009 4,87E+17 186,9
Serie 2 1,105 7,89E+18 43,5 Serie 4 0,439 3,07E+18 58,3
Mittelw. 1,103 5,35E+18 58,4 Serie 5 2,381 7,46E+16 468,2
St.abw. 0,002 2,54E+18 14,9 Mittelw. 1,276 1,21E+18 237,8

St.abw. 0,815 1,33E+18 171,2

B.4.3.2.Vergleich mit MatCalc Simulationen

Tabelle 13: Vergleich gemessener Ausscheidungen mit MatCalc Simulationen — Probe Z51, 6500h bei 625°C.

Probe 751 Phasenanteil Teilchendichte Radius
[wt. %] [1/m?3] [nm]
Cr-karbide Messung 2,54 1,59E+19 63,3
M23Ce MatCalc 2,91 2,60E+18 136,4
VN Messung 0,30 2,43E+19 23,1
VN MatCalc 0,26 1,60E+19 31,3
M.X Messung 1,10 5,35E+18 58,4
M,X MatCalc 0,00 0,00E+00 0,0
Laves Messung 1,28 1,21E+18 237,8
Laves MatCalc 1,04 2,04E+16 481,5
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Elektronenmikroskopische Untersuchungen

B.4.4. Zeitstandprobe M11
B.4.4.1. Auswertung EFTEM Bilder

Tabelle 14: Auswertung aller Bilderserien der Probe M11; (links) Chromium-Map; (rechts) Vanadium-Map, Mittel-
werte und Standardabweichungen angegeben.

- | Phasen- | Teilchen- . - | Phasen- | Teilchen- .
tﬁ\:sv'\\//le1r1 anteil dichte Radius tﬁ\:gs;v'\\//le1r1 anteil dichte Radius
Cr-Map | [%] [1/me] | [nm] V-Map [%] [1/m?] [nm]
Serie 1 3,105 2,74E+19 59,0 Serie 1 1,263 2,10E+19 39,0
Serie 2 0,680 9,81E+18 50,5 Serie 2 0,251 7,96E+18 374
Serie 3 1,425 2,27E+19 52,7 Serie 3 0,059 3,50E+18 27,0
Serie 4 1,684 2,02E+19 43,4 Serie 4 0,166 2,26E+19 254
Serie 5 2,313 8,93E+18 118,3 Serie 5 0,120 1,40E+19 20,9
Serie 6 1,581 1,93E+19 46,6 Serie 6 0,161 1,35E+19 28,1
Serie 7 1,824 5,48E+18 133,6 Serie 7 0,047 7,71E+18 20,4
Mittelw. 1,802 1,63E+19 72,0 Mittelw. 0,295 1,29E+19 28,3
St.abw. 0,699 7,56E+18 34,7 St.abw. 0,400 6,57E+18 6,8
Tabelle 15: Auswertung der Probe M11 — Laves-Phase.
Auswertung M11 Laves-Phase Phasenanteil Teilchendichte Radius
[%] [1/m?] [nm]
Serie 1 7,734 7,03E+17 310,9
Serie 4 1,217 1,94E+18 51,8
Serie 5 0,878 1,14E+18 129,0
Serie 6 1,224 2,06E+18 97,3
Serie 7 1,308 4,50E+17 209,5
Mittelw. 2,472 1,26E+18 159,7
St.abw. 2,635 6,45E+17 91,56

B.4.4.2.Vergleich mit MatCalc Simulationen

Tabelle 16: Vergleich gemessener Ausscheidungen mit MatCalc Simulationen — Probe M11, 6500h bei 625°C.

Probe M11 Phasenanteil Teilchendichte Radius
[wt. %] [1/m?3] [nm]
Cr-karbide Messung 1,80 1,63E+19 72,0
M3Ce MatCalc 2,35 2,37E+18 127,8
VN Messung 0,30 1,29E+19 28,3
VN MatCalc 0,22 1,37E+19 26,9
Laves Messung 2,47 1,26E+18 159,7
Laves MatCalc 1,04 2,32E+16 4545
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Elektronenmikroskopische Untersuchungen

B.4.5.FEG SEM Darstellung SG1
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Abbildung 19: Elementenverteilungen (in at%) in gemessenen Partikeln der Zeitstandprobe SG1 — Z51; x_Achse:
definierte ID’s mit Anzahl der Teilchen (zB. 35.202 Teilchen haben die Zusammensetzung von ID1)
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Tabellen - Kerbschlagbiegeversuche

C. Tabellen - Kerbschlagbiegeversuche

Tabelle 17 (3-seitig): Messwerte Kerbschlagbiegeversuche und errechnete Werte.

Serie Versuchs- Proben- Pruf-temp. Analoge Ty Avy Ty
nummer nummer /°C Anzeige /J /°C /J /°C

010 W95 -10 5 141 17 205

004 WO5/1 25 5 141 17 205

005 W95/2 25 5 141 17 205

006 W95/3 25 4 141 17 205

015 W95 60 9 141 17 205

SG1- W95 023 W95/1 100 7 141 17 205
024 W95/2 100 8 141 17 205

045 WO5/1 160 21 141 17 205

046 W95/2 160 23 141 17 205

066 W95 200 27 141 17 205

(unbehandelt) 102 W95 300 26 141 17 205
12 Proben 104 W95 400 30 141 17 205
012 746 10 6 129 19 166

007 746/1 25 - 120 19 166

008 746/2 25 8 120 19 166

009 746/3 25 9 120 19 166

016 746 60 6 120 19 166

SG2 - 246 025 746/1 100 14 129 19 166
026 746/2 100 11 129 19 166

047 746/1 160 25 129 19 166

048 746/2 160 29 129 19 166

067 746 200 30 129 19 166

(unbehandelt) 103 746 300 30 129 19 166
12 Proben 105 746 400 30 120 19 166
095 A26 750 5 56 54 23

074 A26/1 .30 7 56 54 23

075 A26/2 -30 6 56 54 23

009 A26 -10 20 56 54 23

010 A26/1 25 18 56 54 23

SG1-A%6 011 A26/2 25 39 56 54 23
012 A26/3 25 19 56 54 23

017 A26 60 64 56 54 23

027 A26/1 100 83 56 54 23

028 A26/2 100 78 56 54 23

(WBH1) 049 A26/1 160 105 56 54 23
12 Proben 050 A26/2 160 112 56 54 23
098 755 750 4 37 57 15

080 755/1 -30 15 37 57 15

081 755/2 -30 11 37 57 15

011 755 210 12 37 57 15

013 755/1 25 34 37 57 15

SG1-255 014 755/2 25 54 37 57 15
015 755/3 25 44 37 57 15

020 755 60 80 37 57 15

029 755/1 100 97 37 57 15

030 755/2 100 95 37 57 15

(WBH2) 051 755/1 160 107 37 57 15
12 Proben 052 755/2 160 112 37 57 15
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Tabellen - Kerbschlagbiegeversuche

Serie Versuchs- Proben- Pruf-temp. Analoge Ty Avy To7
nummer nummer /°C Anzeige /J /°C /J /°C
099 C4 -50 3 39 55 15
082 C4/1 -30 7 39 55 15
083 C4/2 -30 7 39 55 15
006 C4 -10 10 39 55 15
016 C4a/1 25 41 39 55 15
SG2-C4 017 C4/2 25 36 39 55 15
018 C4/3 25 36 39 55 15
018 C4 60 67 39 55 15
031 C4/1 100 99 39 55 15
032 C4/2 100 99 39 55 15
(WBH1) 053 C4/1 160 106 39 55 15
12 Proben 054 C4/2 160 106 39 55 15
101 C12 -50 5 32 61 7
076 c12/1 -30 6 32 61 7
077 C12/2 -30 6 32 61 7
013 Cc12 -10 16 32 61 7
019 c12/1 25 34 32 61 7
SG2-C12 020 C12/2 25 49 32 61 7
021 C12/3 25 58 32 61 7
019 C12 60 85 32 61 7
033 C12/1 100 111 32 61 7
034 C12/2 100 102 32 61 7
(WBH2) 055 Cc12/1 160 123 32 61 7
12 Proben 056 C12/2 160 121 32 61 7
005 W98 -10 25 44 46 -2
006 W98 -10 27 44 46 -2
007 W98 -10 22 44 46 -2
008 W98 -10 26 44 46 -2
001 Wos 25 37 44 46 -2
GW - W98 002 Was 25 34 44 46 -2
003 W98 25 40 44 46 -2
004 W98 25 38 44 46 -2
009 W98 150 76 44 46 -2
010 W98 150 68 44 46 -2
011 W98 150 79 44 46 -2
12 Proben 012 Wwo8 150 66 44 46 -2
094 Z50 -50 10 44 46 -2
072 Z50 -30 12 44 46 -2
003 Z50/1 -10 31 44 46 -2
005 Z50/2 -10 24 44 46 -2
001 Z50/1 25 33 44 46 -2
GW - Z50 002 Z50/2 25 37 44 46 -2
003 Z50/3 25 33 44 46 -2
021 Z50/1 100 70 44 46 -2
022 Z50/2 100 71 44 46 -2
043 Z50/1 160 80 44 46 -2
044 Z50/2 160 88 44 46 -2
12 Proben 065 Z50 200 84 44 46 -2
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Tabellen - Kerbschlagbiegeversuche

Serie Versuchs- Proben- Prif-temp. Ana!oge Ty Avy To7
nummer nummer /°C Anzeige /J /°C /J /°C

096 A30 -50 8 38 46 2

078 A30/1 -30 12 38 46 2

079 A30/2 -30 14 38 46 2

004 A30 -10 22 38 46 2

022 A30/1 25 34 38 46 2

GW - A30 023 A30/2 25 38 38 46 2
024 A30/3 25 39 38 46 2

035 A30/1 100 77 38 46 2

036 A30/2 100 75 38 46 2

057 A30/1 160 82 38 46 2

(WBH1) 058 A30/2 160 85 38 46 2
12 Proben 068 A30 200 76 38 46 -2
100 Cs8 -50 11 38 46 2

084 C8/1 -30 15 38 46 2

085 C8/2 -30 21 38 46 2

002 cs8 -10 27 38 46 2

028 C8/1 25 52 38 46 2

GW-C8 029 C8/2 25 44 38 46 -2
030 C8/3 25 38 38 46 2

039 C8/1 100 71 38 46 2

040 C8/2 100 77 38 46 2

061 C8/1 160 92 38 46 2

(WBH1) 062 C8/2 160 91 38 46 2
12 Proben 070 cs8 200 79 38 46 2
106 Z58 -70 4 33 50 -4

097 758 -50 16 33 50 -4

073 758 -30 17 33 50 -4

008 758 -10 31 33 50 -4

025 Z58/1 25 36 33 50 -4

GW - 258 026 Z58/2 25 42 33 50 -4
027 Z58/3 25 36 33 50 4

037 Z58/1 100 78 33 50 -4

038 Z58/2 100 82 33 50 -4

059 Z58/1 160 85 33 50 -4

(WBH2) 060 Z58/2 160 85 33 50 -4
12 Proben 069 758 200 92 33 50 -4
007 C16 -10 31 33 50 -4

031 C16/1 25 50 33 50 -4

032 C16/2 25 49 33 50 -4

033 C16/3 25 44 33 50 -4

001 C16 25 47 33 50 -4

GW-C16 002 C16 25 40 33 50 -4
003 C16 25 46 33 50 -4

041 C16/1 100 85 33 50 4

042 C16/2 100 89 33 50 4

063 C16/1 160 86 33 50 -4

(WBH2) 064 C16/2 160 91 33 50 -4
12 Proben 071 C16 200 95 33 50 -4
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Tabellen - Kerbschlagbiegeversuche

C.1.

Messung: 0206leRTO21ASCI_0B

Programmplot Messprotokoll

Messprotokoll

l Drucken | Mews Auswertung Schllefen .

Messung

— MessLng
= Morm
mesasaws Sigr
manennwn Grapee | ser
———— Granze Morm
= Grenze analog
F

ERAdEEERAEE

e

e nom

]

EEREEEEE

-

s O OD> e
=

n

s{mm
Integralfunktion
100F ) , v -

b I I I I I I I I I I e i e e 1

&/ mm

F_max_nom = 24,53 kM
F_max_gemessen = 24,88 kN
F_gy = 18.07 kN
F_iu=23.93 kN
F_a=19.56 kN

& max_porm = 2.49 mim
& max = 1.79 mm

s gy =041 mm

& iu=313mm

5 _a =32 mm

5 t=9.30 mm

e

4 ] 8

&/ mim
W _analog = 58.0 J
Wouser=859J
W_norm = 87.1.J

W _max_norm =502 J
W_iu_norm = 65,7 J

W a norm=67.3J

Fall E
Ant, der VFBF = (48 £ 20) %
Steigung bis F_ gy = 44.0 kN/mm
dyn. Streckgrenze = 847 MFa

Abbildung 20: Beispiel fiir ein ausgedrucktes Messprotokoll fiir Probe SG2_L bei RT.
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Tabellen - Kerbschlagbiegeversuche

C.2. Vergleichsgrafik Schweilguter

o — SG1-WBH1
60°C | SG1-WBH2
| SG2-WBH1
15000 ~ | SG2-WBH2
= 10000 4
=
©
X i
5000 ‘
.l

0,00 0,I01
Weg [m]

Abbildung 21: Vergleich von Kraft-Durchbiegungskurven aller zwei Schwei3gliter bei beiden WBH, Proben-
Priiftemperatur 60°C.

Arbeitsanteile in J bei Priftemp. 60°C

80
60
40
20 SG2
SG1
0
W_max_S W_iu_S W_max_L W_iu_L
B SG1 mSG2

Abbildung 22: Vergleich der Arbeitsanteile bei beiden Schweil3giitern mit beiden Wéarmebehandlungen; Priiftemp.
60°C: _S (kurze WBH); _L (lange WBH)

W_max... Arbeitsanteil bis zur Maximalkraft der Ausgleichsfunktion;

W_iu... Arbeitsanteil bis zur Risseinleitekraft.
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|
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—— 180°C1
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Abbildung 23: Darstellung der instrumentierten Versuche von Schweil3gut 1 (iber alle Priiftemperaturen; links

WBH_S; rechts WBH_L.

2000 S — 20006
SG2-WBHI1 —50°C I !
) — aoc $G2-WBH2 —
—-30°C1 —-30°C
e —— 30°C1
o —0°C
15000 e | 15000 —
oo ——25°C1
_ &oC ——25°C2
——100°C — e
z e | = oot
Z. 10009 ——e0c L Z 1000 —taec
ﬁ — 160°C1 E \ — 160°C1
¥ Z
5000t \ 500 "‘%\,\« l\\
0, 06 0,008 0,010 0,012 0,014 0,016 0,018 0,000 0,002 0,004 0,006 0,008 0,010 0,012 14 0,076 0,018

Weg [m]
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Abbildung 24: Darstellung der instrumentierten Versuche von Schwei3gut 2 (iber alle Priiftemperaturen; ; links

WBH_S; rechts WBH_L.

XXV



Tabellen - Kerbschlagbiegeversuche

20000

—-50°C
—-30°C
—-30°C1

—25°C
— 25°C1
—25°C2 |
—100°C
—100°C1
—160°C
— 160°C1

2000C |

Kraft [N]

S [

08 0,010 0,012 0,014 0,016 0,018
Weg [m]

Abbildung 25: Darstellung der instrumentierten Versuche einer Grundwerkstoffpriifreihe (ber alle Priiftemperatu-
ren

C.3. Skizze einer SENB-Probe

VSeltenanS|cht -

REM AnSlCht —> SeitenanSiCht ) /vAaErm[]dung =0,95m.
SEB Probe Mechanischer Kerb Rissspitze
| Rasierklingenschnitt
Untersuchter  f+ Ermidungsriss
Bereich i...|.> Rissspitze

Abbildung 26: (li.) Skizze einer SENB-Probe zur Darstellung des untersuchen Bereiches um die Rissspitze, (re.)
Querschliff einer gebrochenen BM-Probe.
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J-Mat-Pro Vergleich:

D. J-Mat-Pro Vergleich:

[Heattreated at 620.0 C SG1
>G1
Eroieic) | R 1000 2000 3000 4000 5000 600.0  700.0 | [Phase distribution:
FERRITE 96.66%
Young's Modulus (E) (GPa) 21551 2105 20382 19743 19044 18374 177.05 17035 | M23C63.08%
TIN 0.14%
Bulk Modulus (K) (GPa) 1709 1692 16686 164.43 161.91 15028 15654 1537 | \M3P 0.05%
M(CN) 0.0201%
Shear Modulus (G) (GPa) 8354 8142 7861 7581 7302 7025 675 6476 | |\ 00170%
Poisson's Ratio 029 029 03 0.3 03 031 031 032 MNGS 0.0169%
Thermal Conductivity (Wi(m'K)) 2859 2691 2527 2425 238 2386 2441 254
Electrical Resistivity (Ohm’m) 256E7 34E7 459E7 579E7 6.93E7 7.99E7 B76E7 9.39E7
Electrical Conductivity (140hm*m)) | |3.91E6 2.94E6 2.18E6 1.73E6 1.44E6 1.26E6 1.19E6 1.07E6
Thermal Expansion Coeff. (1K) 118E5 123E5 13E5 13765 143E5 1565 1.56E5 1.63E5
Density (gicmA3) 782 78 777 774 171 167 164 16
[Heattreated at620.0 C SG2
@ o) | R 1000 2000 3000 4000 5000 600.0  700.0 | [Phase distribution:
= FERRITE 97.41%
Young's Modulus (E) (GPa) 21479 20978 20309 19641 189.72 18302 17633 169.63 | M23C62.22%
MBC 0.14%
Bulk Modulus (K) (GPa) 17073 169.04 16672 1643 16179 159.18 15646 153.63 | TIN0.13%
M3P 0.0359%
Shear Modulus (G) (GPa) 8323 8111 783 755 7271 6994 679 6445 | oo
R—— MNS 0.018%
Poisson's Ratio 029 029 03 0.3 03 031 031 032
ALN 0.0173%
Thermal Conductivity (Wim*K)) 2859 2689 2523 242 2372 2377 243 2528
Electrical Resistivity (Ohm’m) 25567 34E7  A59E7 58E7 695E7 7.97E7 88E7 943E7
Electrical Conductivity (140hm*m)) | |3.91E6 2.94E6 2.18E6 1.72E6 1.44E6 1.25E6 1.14E6 1.06E6
Thermal Expansion Coeff. (1K) 1.18E5 123E5 13E5 1.36E5 143E5 1565 1.56E5 1.63E5
Density (gicmA3) 783 78 778 774 771 768 765 761

Abbildung 27: Vergleich von physikalischen Eigenschaften von Schwei3gut 1 und 2 — gerechnet im Stahl Modus

von J-MatPro.

[Heattreated at620.0 C [Ye)

’ T ture (C) I [ RT 100.0 200.0 300.0 400.0 500.0 600.0 700.0 | Phase distribution:
FERRITE 96.64%

Young's Modulus (E) (GPa) 21551 2105 20382 19713 19044 18375 177.05 170.36 M23C6 3.14%
M(C,N) 0.14%

Bulk Modulus (K) (GPa) 17091 169.21 166.87 164.44 16191 159.29 156.55 153.7 LAVES 0.0548%
ALN 0.0162%

Shear Modulus (G) (GPa) 83.54 81.42 78.61 75.81 73.02 70.26 67.5 64.76

Poisson’s Ratio 0.29 0.29 0.3 0.3 0.3 0.31 0.31 0.32

Thermal Conductivity ( Wi(m*K)) 2273 2352 2467 2588 2713 284 29.69  30.98

Electrical Resistivity (Ohm*m) 3.21E-7 3.89E-7 4.7E-7 543E-7 6.08E-7 6.67E-7 7.21E-7 7.7E-7

Electrical Conductivity (1(Ohm*m)) 3.11E6 2.57E6 2.13E6 1.84E6 1.65E6 1.5E6 1.39E6 1.3E6

Thermal Expansion Coeff. (1/K) 1.18E-5 1.23E-5 1.3E5 1.37E5 143E5 15E5 156E-5 1.63E-5

Density (gicm*3) 7.82 78 7.77 774 7.7 7.67 7.64 7.6

[Heattreated at 620.0 C QR?2
IHIL

e ]| [BT 100.0 2000 3000 4000 5000 600.0  700.0 | [Phase distribution:
FERRITE 97.25%

Young's Modulus (E) (GPa) 21479 20978 2031 196.41 189.72 183.03 17633 169.64 | |M23C62.37%
LAVES 0.24%

Bulk Modulus (K) (GPa) 170.76 169.07 166.75 164.33 161.82 159.21 156.49 153.66 M(C,N) 0.14%
ALN 0.016%

Shear Modulus (G) (GPa) 8323 81.11 7829 755 72.71 69.94 67.19 64.45

Poisson’s Ratio 0.29 0.29 0.3 0.3 0.3 0.31 0.31 0.32

Thermal Conductivity ( Wi(m*K)) 2269 2346 2459 2578 27.02 2827 2954 30.82

Electrical Resistivity (Ohm*m) 3.22e-7 39E-7 4.71E-7 545E-7 6.1E-7 6.7E-7 7.24E-7 7.74E-7

Electrical Conductivity (1/(Ohm*m)) 3.11E6 257E6 2.12E6 1.84E6 1.64E6 1.49E6 1.38E6 1.29E6

Thermal Expansion Coeff. (1K) 1.18E-5 1.23E-5 1.3E5 1.36E-5 143E5 155 156E-5 1.63E-5

Density (gicmA3) 7.83 7.81 7.78 7.75 7.7 7.68 7.65 7.61

Abbildung 28: Vergleich von physikalischen Eigenschaften von Schweil3gut 1 und 2 — gerechnet im Rostfreistahl

Modus von J-MatPro.
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MatCalc Script zur Ausscheidungssimulation

E. MatCalc Script zur Ausscheidungssimulation

All lines and word beginning with ,$‘ are just comments for documentation and not necessary for
the program routine.

@s S —
@9 e GENERAL INFORMATION i * *

$ Application example - Simulation of heat treatment and welding cycle of
$ a CB2 (9% Cr steel) similar flux cored wire - welding of the last pass!
$ 3 welding cycles

$ Author: Schuler
$ Creation date: 25.03.2014
$ revision date:08.04.2014; 21.08.2014; 12.12.2014; 02.2015

$ New setup 3 cycles, simualtion changed

$ Driving Force Model (Default ist SSFK size-class based)

$ 20141202 - Skript with chemistry of old creep samples - without Zet...

$ 20141203 - Changes with Erwin: Subgrain size 0.5e-5m, m7¢3 on subrainboundary edges

$ 20141204 - Changes in heat treatment; hcp as Mo2C defined

$ 20141205 - Laves phase nukleation changed, other model than m23c6

$ 20141209 - hcp nukleation changed, just one nukleation site; hcp with shape factor

$ 20141212 - soaking with 4h, tablepositions adapted; hcp on m(subgrain edges), x(subgrain corners)

@s s *
@$ SETUP INFORMATION

new-workspace
set-workspace-info +Simulation of heat treatment and welding cycle of a

set-workspace-info +CB2-similar filler metal

set-workspace-info +FILLER METAL 1 (low nickel)

set-workspace-info +FILLER METAL 2 (high nickel)

set-workspace-info +Selected elements: C Si Mn Cr Fe NiMo V Nb CoB N

set-workspace-info +Matrix phases: Ferrite (BCC_A2), Austenite (FCC_A1)

set-workspace-info +Precipitate phases: Carbonitrides: MX, Carbides: M7C3, M23C6, M3C(Cementite)
set-workspace-info +Hexagonal Structure: Mo2C; Intermetallic: Laves_phase

set-workspace-info +Multipass Welding: T - from 1600°C to RT at t8/5=20s; 3 peak temperatures;
set-workspace-info +PWHT at 730°C for 24 h

set-workspace-info +Service at 625°C for and 100000h

set-workspace-info +
set-workspace-info +More information about MatCalc on
set-workspace-info + http://www.matcalc.at
set-workspace-info +

use-module core $ select core module for kinetic simulation

@3

@ *rrr SYSTEM SETUP * *

e e S

open-thermodyn-database mc_fe_v2.036.tdb $ Thermodynamic database
move-gui-window ¢ show $ bring console window to front

send-dialog-string "PLEASE SELECT WELD MATERIAL FROM THE CONSOLE WINDOW ..."

$ selection of calc variants
set-variable-value weld_material 1 $ default value for steel grade

echon $ do not display in console window
send-console-string

send-console-string Select weld material

send-console-string 1 ... CB2-Ti-FD low nickel content

send-console-string 2 ... CB2-Ti-FD high nickel content

input-variable-value weld_material "Please select weld material (1 or 2): "

echoy $ reset display in console window
$ show console window and notify user to perform selection
move-gui-window ¢ show $ bring console window to front

XXVINI
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e Se—
$ GLOBAL VARIABLES

)

set-variable-value npc 25
set-variable-value mdef_aust 1
set-variable-value mdef_mart 1
set-variable-value mdef_sgb 5

set-variable-value t_p1 1300
set-variable-value t_p2 1000
set-variable-value t_p3 700
set-variable-value t_85 20
set-variable-value t_z| 260
set-variable-value T_soak 250
set-variable-value T_a 730
set-variable-value T_s 625

if (weld_material==1)
set-variable-value T_ms 389
set-variable-value T_mss 366
set-variable-value T_trans 817
set-variable-value T_a1w 858

elseif (weld_material==2)
set-variable-value T_ms 416
set-variable-value T_mss 386
set-variable-value T_trans 785
set-variable-value T_a1w 848

endif

set-variable-value sf_m7c3 5
set-variable-value sf_cem 5
set-variable-value sf _laves 0.5
set-variable-value sf_hcp 0.5

$ number of precipitate classes
$ matrix diff. enhancement value
$ matrix diff. enhancement value

$ matrix diff. enhancement at subgrain bound.for the early carbides

$ Peak temperature 1

$ Peak temperature 2

$ Peak temp 3

$ T 8/5 time

$ interpass temperature

$ soaking temperature after welding
$ Annealing temperature

$ service temperature

$ Martensite start temperature
$ Ms in Welding Cycle

$ reaustenitization temperature
$ A1 in welding cycle

$ Martensite start temperature

$ Ms in Welding Cycle

$ reaustenitization temperature

$ A1 in welding cycle (Wert angepasst)

$ shape factor for m7¢3 precipitates

$ shape factor for cementite precipitates

$ shape factor for laves_phase precipitates
$ shape factor for mo2c precipitates

set-variable-string scale_range 1e10..1€23 $ unified scaling for histogram windows

$

$ DATABASES, CHEMICAL COMPOSITION, SELECTED PHASES

$

select-elements C Cr Co Mn Mo N Nb Ni Si V

set-reference-element Fe

$ select elements and phases

select-phases bcc_a2 fcc_al cementite hcp_a3 m23c6 m7c¢3 laves_phase

read-thermodyn-database

$ system setup creep samples (chem composition-old; creep samples)

if (weld_material==1)

enter-composition wp ¢=0.137 ¢r=9.00 mn=0.98 n=0.023 si=0.16 v=0.2 nb=0.034 mo=1.52
enter-composition wp ni=0.2 co=0.95

elseif (weld_material==2)
enter-composition wp ¢=0.111 cr=8.4 mn=0.73 n=0.019 si=0.19 v=0.2 nb=0.029 mo=1.39
enter-composition wp ni=0.72 co=0.92

endif

read-mobility-database mc_fe_v2.006.ddb
$$
CHANGE PHASE STATUS ETC.

S « B gy
change-phase-status laves_phase#01 fs s $ suspend laves_phase#01
change-phase-status hcp_a3fss $ suspend hcp_a3 and two kids
change-phase-status hcp_a3#02 fs s
change-phase-status hcp_a3#03 fs s
change-phase-status hcp_a3#01 m /:Mo:C:/:

$ read diffusion data

$ change phase constituents of hcp_03

$$
HEAT TREATMENTS, VARIABLES, TABLES & FUNCTIONS

HEAT TREATMENTS

the WELDING starts above the solution temperature of the precipitates and continues to cool down to RT. $$

$create heat treatment part I: welding

XXIX
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create-heat-treatment ht

append-ht-segment ht $ segment 0 (cooling to RT)
edit-ht-segment ht . d n austenite $ define precipitation domain
edit-ht-segment ht . s 1600 $ define start temperature

edit-ht-segment ht . 1 T_mss 300/t_85 $ [800°C-500°C]/t_85s = cooling rate [°C/s]

edit-ht-segment ht . ¢ cooling to martensite start temperature with t_85

append-ht-segment ht $ segment 1 (cooling to T_zI)
edit-ht-segment ht . d n martensite

edit-ht-segment ht . 1 T_zI 12

edit-ht-segment ht . ¢ cooling from martensite start temperature to interpass temperature

append-ht-segment ht $ segment 2 (heating to A1)
edit-ht-segment ht . 1 T_a1w 1000
edit-ht-segment ht . ¢ heating from interpass temperature to A1 temperature

append-ht-segment ht $ segment 3 (heating to T_p1)
edit-ht-segment ht . d n austenite

edit-ht-segment ht . 1 T_p1 800

edit-ht-segment ht . ¢ heating from A1 temperature to the first peak temperature

append-ht-segment ht $ segment 4 (cooling to T_ms)
edit-ht-segment ht . 1 T_mss 300/t_85
edit-ht-segment ht . ¢ cooling from first peak temperature to martensite start temperature with t_85

append-ht-segment ht $ segment 5 (cooling to ZL)
edit-ht-segment ht . d n martensite

edit-ht-segment ht . 1 T_zI 12

edit-ht-segment ht . ¢ cooling from martensite start temperature to interpass temperature

append-ht-segment ht $ segment 6 (heating to A1)
edit-ht-segment ht . 1 T_a1w 1000
edit-ht-segment ht . ¢ heating from Interpass temperature to A1 temperature

append-ht-segment ht $ segment 7 (heating to T_p2)
edit-ht-segment ht . d n austenite

edit-ht-segment ht . 1 T_p2 800

edit-ht-segment ht . ¢ heating from A1 temperature to the second peak temperature

append-ht-segment ht $ segment 8 (cooling to T_ms)
edit-ht-segment ht . 1 T_mss 300/t_85
edit-ht-segment ht . ¢ cooling from second peak temperature to martensite start temperature with t_85

append-ht-segment ht $ segment 9 (cooling to ZL)
edit-ht-segment ht . d n martensite

edit-ht-segment ht . 1 T_zl 12

edit-ht-segment ht . ¢ cooling from martensite start temperature to interpass temperature

append-ht-segment ht $ segment 10 (heating to T_p3)
edit-ht-segment ht . 1 T_p3 1000
edit-ht-segment ht . ¢ heating from Interpass temperature to third peak temperature

append-ht-segment ht $ segment 11 (cooling to T_ms)
edit-ht-segment ht . 1 T_mss 300/t_85
edit-ht-segment ht . ¢ cooling from third peak temperature to martensite start temperature with t_85

append-ht-segment ht $ segment 12 (cooling to RT)
edit-ht-segment ht . 1 25 12
edit-ht-segment ht . ¢ cooling from martensite start temperature to RT

append-ht-segment ht $ segment 13(isothermal holding RT/ 1800 sec)
edit-ht-segment ht . 2 0 1800
edit-ht-segment ht . ¢ isothermal holding for half an hour at RT

append-ht-segment ht $ segment 14(soaking for avoiding hydrogen embrittlement)

edit-ht-segment ht . 1 T_soak 80/3600
edit-ht-segment ht . ¢ heating up for soaking treatment

XXX
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append-ht-segment ht
edit-ht-segment ht . 2 0 4*3600
edit-ht-segment ht . ¢ isothermal holding for 4 hours

append-ht-segment ht
edit-ht-segment ht . 1 25 100/3600

$ segment 15 (isothermal holding)

$ segment 16 (cooling down to RT)

edit-ht-segment ht . ¢ cooling from martensite start temperature to RT

append-ht-segment ht
edit-ht-segment ht . 2 0 3600

edlt ht-segment ht . ¢ isothermal holding for an hour at RT
$ END OF PART I: WELDING
$ PART Il: TEMPERING PWHT

append-ht-segment ht
edit-ht-segment ht . 1 T_a 80/3600

edit-ht-segment ht . ¢ Heating to annealing temperature

append-ht-segment ht
edit-ht-segment ht . 2 0 24*3600
edit-ht-segment ht . ¢ annealing for 24 hours

append-ht-segment ht
edit-ht-segment ht . 1 T_ms 100/3600

$ segment 17(isothermal holding RT/ 1h)

$

$

$ append segment 18 "tempering"
$ Tend + heating rate (80K/h)
$ comment

$ append segment 19
$ Rate + time
$ comment

$ segment 20 (cooling to T_ms)

edit-ht-segment ht . ¢ cooling from 730°C to martensite start temperature

append-ht-segment ht
edit-ht-segment ht . d n martensite
edit-ht-segment ht . 1 25 80/3600

$ segment 21 (cooling to RT)

edit-ht-segment ht . ¢ cooling from martensite start temperature to RT

append-ht-segment ht
edit-ht-segment ht . 2 0 2*3600

edlt -ht-segment ht . ¢ isothermal holding for 2 hours at RT

$ segment 22 (isothermal holding RT/ 2h)

$ END OF PART II: TEMPERING PWHT $

$ PART III: Service
append-ht-segment ht

edit-ht-segment ht . 1 T_s 80/3600
edit-ht-segment ht . ¢ heating to service temperature

append-ht-segment ht
edit-ht-segment ht . 2 0 100000*3600

edlt -ht-segment ht . ¢ holding temperature for 100000 h
$ END OF PART lll: SERVICE

$ TABLES

$

$ append segment 23 (heating up)
$ tend + heating rate

$ comment

$ append segment 24
$ isothermal + time
$ comment

$ experimental data for Carbides and VN for WM 1 at625°C

$ r=radii, f=phase fraction, n=number density

if (weld_material==1)
create-global-table exp_f mxn
add-table-entry exp_f_mxn 180000 0.00067

create-global-table exp_r_mxn
add-table-entry exp_r_mxn 180000 2.59e-8

create-global-table exp_n_mxn
tates)
add-table-entry exp_n_mxn 180000 8.46e18

create-global-table exp_f_mxv
add-table-entry exp_f_mxv 180000 0.00055
add-table-entry exp_f _mxv 23000000 0.00302

create-global-table exp_r_mxv
add-table-entry exp_r_mxv 180000 2.1e-08
add-table-entry exp_r_mxv 23000000 2.31e-08

$ create new table (measured phase fraction of mx NbC precipitates)

$ create new table (measured radius of mx NbC precipitates)

$ create new table (measured number density of mx NbC precipi-

$ create new table (measured phase fraction of mx VN precipitates)

$ create new table (measured radius of mx VN precipitates)

XXXI
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create-global-table exp_n_mxv $ create new table (measured number density of mx VN precipitates)
add-table-entry exp_n_mxv 180000 8.18e18
add-table-entry exp_n_mxv 23000000 2.43e19

create-global-table exp_f carbides $ create new table (measured phase fraction of carbide precipitates)
add-table-entry exp_f_carbides 36000 0.0046 $ exp. data for welding

add-table-entry exp_f_carbides 180000 0.02657 $ exp. data for tempering

add-table-entry exp_f_carbides 23000000 0.0254 $ exp. data for service

create-global-table exp_r_carbides $ create new table (measured radius of carbide precipitates)
add-table-entry exp_r_carbides 36000 1.80e-8 $ exp. data for welding

add-table-entry exp_r_carbides 180000 5.25e-8 $ exp. data for tempering

add-table-entry exp_r_carbides 23000000 6.33e-8 $ exp. data for service

create-global-table exp_n_carbides $ create new table (measured number density of carbide precipi-
tates)

add-table-entry exp_n_carbides 36000 1.09e20 $ exp. data for welding

add-table-entry exp_n_carbides 180000 1.07e20 $ exp. data for tempering

add-table-entry exp_n_carbides 23000000 1.59e19 $ exp. data for service

create-global-table exp_f m2x $ create new table (measured phase fraction of m2x precipitates)

add-table-entry exp_f _m2x 180000 0.01417
add-table-entry exp_f_m2x 23000000 0.011

create-global-table exp_r_m2x $ create new table (measured radius of m2x precipitates)
add-table-entry exp_r_m2x 180000 7.66e-8
add-table-entry exp_r_m2x 23000000 5.84e-8

create-global-table exp_n_m2x $ create new table (measured number density of m2x precipitates)
add-table-entry exp_n_m2x 180000 2.99e18
add-table-entry exp_n_m2x 23000000 5.35e18

create-global-table exp_f_laves $ create new table (measured phase fraction of laves phase precipi-
tates)
add-table-entry exp_f_laves 23000000 0.01276

create-global-table exp_r_laves $ create new table (measured radius of laves phase precipitates)
add-table-entry exp_r_laves 23000000 237.8e-9

create-global-table exp_n_laves $ create new table (measured number density of laves phase precipi-
tates)
add-table-entry exp_n_laves 23000000 1.21e18

elseif (weld_material==2)

create-global-table exp_f _mxn $ create new table (measured phase fraction of mx NbC precipitates)
just data for service

add-table-entry exp_f_mxn 23000000 0

create-global-table exp_r_mxn $ create new table (measured radius of mx NbC precipitates)
add-table-entry exp_r_mxn 23000000 0

create-global-table exp_n_mxn $ create new table (measured number density of mx NbC precipitates)
add-table-entry exp_n_mxn 23000000 0

create-global-table exp_f mxv $ create new table (measured phase fraction of mx VN precipitates)
add-table-entry exp_f_mxv 23000000 0.00295

create-global-table exp_r_mxv $ create new table (measured radius of mx VN precipitates)
add-table-entry exp_r_mxv 23000000 28.3e-9

create-global-table exp_n_mxv $ create new table (measured number density of mx VN precipitates)
add-table-entry exp_n_mxv 23000000 1.29e19

create-global-table exp_f carbides $ create new table (measured phase fraction of carbide precipitates)
add-table-entry exp_f carbides 23000000 0.01802 $ exp. data for service

create-global-table exp_r_carbides $ create new table (measured radius of carbide precipitates)
add-table-entry exp_r_carbides 23000000 72e-9 $ exp. data for service

XXXI
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create-global-table exp_n_carbides $ create new table (measured number density of carbide precipi-
tates)
add-table-entry exp_n_carbides 23000000 1.63e19 $ exp. data for service

create-global-table exp_f m2x $ create new table (measured phase fraction of m2x precipitates)
add-table-entry exp_f_m2x 23000000 0

create-global-table exp_r_m2x $ create new table (measured radius of m2x precipitates)
add-table-entry exp_r_m2x 23000000 0

create-global-table exp_n_m2x $ create new table (measured number density of m2x precipitates)
add-table-entry exp_n_m2x 23000000 O

create-global-table exp_f_laves $ create new table (measured phase fraction of laves phase precipitates)
add-table-entry exp_f_laves 23000000 0.02472

create-global-table exp_r_laves  $ create new table (measured radius of laves phase precipitates)
add-table-entry exp_r_laves 23000000 159.7e-9

create-global-table exp_n_laves  $ create new table (measured number density of laves phase precipitates)
add-table-entry exp_n_laves 23000000 1.26e18

endif

$ * * * * * *

$ PRECIPITATION DOMAINS, PRECIPITATES

e i g

$ PRECIPITATION DOMAINS $
create-precipitation-domain austenite $ austenite is precipitation domain = matrix;
set-precipitation-parameter austenite x fcc_a1 $ matrix phase of domain austenite
set-precipitation-parameter austenite td e 1e11 $ dislocation density (=1e11 m”-2)
set-precipitation-parameter austenite t g 100e-6 $ austenite grain size (=100e-6 m)
set-precipitation-parameter austenite s e s mdef_aust $ matrix diffusion enhancement in austenite
create-precipitation-domain martensite $ new matrix: martensite
set-precipitation-parameter martensite x bcc_a2 $ define matrix structure
set-precipitation-parameter martensite t d e 1e14 $ dislocation density 1e14

$ vermutete 'Endversetzung' wird verwendet, oder (=3e15 m”-2) It. Messungen am Syncrotron - Mail Schafler
vom 6.10.2014

if (weld_material==1)

set-precipitation-parameter martensite t g 50e-6 $ martensite grain size. Messungen Golser und Preill im
Sommer 2013

elseif (weld_material==2)

set-precipitation-parameter martensite t g 40e-6 $ martensite grain size. Messungen Golser und Preif3l im
Sommer 2013

endif

set-precipitation-parameter martensite t s 0.5e-6 $ subgrain size.

set-precipitation-parameter martensite t o 50 $ subgrain elongation factor
set-precipitation-parameter martensite s e s mdef_mart $ matrix diffusion enhancement in martensite
$ PRECIPITATE PHASES IN AUSTENITE $
create-new-phase fcc_a1#01 p MX(aust) $ new precipitate phase NbC in austenite
set-precipitation-parameter fcc_a1#01_p0 c npc $ use variable npc for # of prec. classes
set-precipitation-parameter fcc_a1#01_p0 d austenite $ precipitation domain (matrix phase)
set-precipitation-parameter fcc_a1#01_pOnsd $ nucleation sites at dislocations
set-precipitation-parameter fcc_a1#01_p0 n p y austenite $ restrict nucleation to precipitation domain
set-precipitation-parameter fcc_a1#01_pONRY $ restrict nucleation to valid CNT regime

$ PRECIPITATE PHASES IN MARTENSITE $
create-new-phase fcc_a1#01 p MX(mart) $ new precipitate phase VN in martensite
set-precipitation-parameter fcc_a1#01_p1 c npc $ use variable npc for # of prec. classes
set-precipitation-parameter fcc_a1#01_p1 d martensite $ precipitation domain (matrix phase)
set-precipitation-parameter fcc_a1#01_p1nsd $ nucleation sites at dislocations
set-precipitation-parameter fcc_a1#01_p1 n p y martensite  $ restrict nucleation to precipitation domain
set-precipitation-parameter fcc_a1#01_p1 NRY $ restrict nucleation to valid CNT regime

XXX
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create-new-phase hcp_a3#01 p Mo2C
set-precipitation-parameter hcp_a3#01_p0 ¢ npc
set-precipitation-parameter hcp_a3#01_p0 d martensite
set-precipitation-parameter hcp_a3#01_p0 n s mx

set-precipitation-parameter hcp_a3#01_p0 n p y martensite

set-precipitation-parameter hcp_a3#01 pONRY

set-precipitation-parameter hcp_a3#01_p0 s m s mdef_sgb

set-precipitation-parameter hcp_a3#01_p0 s m i mdef_sgb
set-precipitation-parameter hcp_a3#01_p0 H Y sf_hcp

create-new-phase m23c6 p M23C6
set-precipitation-parameter m23c6_pO0 ¢ npc
set-precipitation-parameter m23c6_p0 d martensite
set-precipitation-parameter m23c6_pOnsg
set-precipitation-parameter m23c6_p0 n p y martensite
set-precipitation-parameter m23c6_pONR'Y

create-new-phase laves_phase p Laves
set-precipitation-parameter laves_phase_p0 ¢ npc
set-precipitation-parameter laves_phase_p0 d martensite
set-precipitation-parameter laves_phase pOnsg

set-precipitation-parameter laves_phase_p0 n p y martensite

set-precipitation-parameter laves phase pONRY

$ new precipitate phase hcp in martensite

$ use variable npc for # of prec. classes

$ precipitation domain (matrix phase)

$ nucleation sites are at subgrain boundary edges
$ restrict nucleation to precipitation domain

$ restrict nucleation to valid CNT regime

$ individual matrix diff. enh. factor

$ individual matrix diff. enh. factor

$ use shape factor for mo2c

$ new precipitate phase M23C6 in martensite
$ use variable npc for # of prec. classes

$ precipitation domain (matrix phase)

$ nucleation sites are at grain boundaries

$ restrict nucleation to precipitation domain

$ restrict nucleation to valid CNT regime

$ new precipitate phase Laves in martensite
$ use variable npc for # of prec. classes

$ precipitation domain (matrix phase)

$ nucleation sites are at grain boundaries

$ restrict nucleation to prec.- domain

$ restrict nucleation to valid CNT regime

set-precipitation-parameter laves_phase_pO N M G $ nucleation - diffusion geometry conical (grain boundary)

set-precipitation-parameter laves_phase_p0 H Y sf_laves

create-new-phase m7¢3 p M7C3
set-precipitation-parameter m7c3_p0 c npc
set-precipitation-parameter m7c¢3_p0 d martensite
set-precipitation-parameter m7c¢3_p0Onsm
set-precipitation-parameter m7c3_p0 h y sf_m7c3
set-precipitation-parameter m7c3_p0 n p y martensite
set-precipitation-paramete m7c3_pONRY
set-precipitation-parameter m7¢3_p0 s m s mdef_sgb
set-precipitation-parameter m7¢c3_p0 s m i mdef_sgb

create-new-phase cementite p Cem
set-precipitation-parameter cementite_p0O ¢ npc
set-precipitation-parameter cementite_p0 d martensite
set-precipitation-parameter cementite_ pOnsm
set-precipitation-parameter cementite_p0O h y sf_cem
set-precipitation-parameter cementite_p0 n p y martensite
set-precipitation-parameter cementite_ pONRY
set-precipitation-parameter cementite_p0 s m s mdef_sgb
set-precipitation-parameter cementite_p0 s m i mdef_sgb

$ use shape factor for laves-phase

$ new precipitate phase M7C3 in martensite

$ use variable npc for # of prec. classes

$ precipitation domain (matrix phase)

$ nucleation sites at subgrain boundarie edges
$ set aspect ratio (shape factor)

$ restrict nucleation to precipitation domain

$ restrict nucleation to valid CNT regime

$ matrix diff. enhancement factor (substitutional)
$ matrix diff. enhancement factor (interstitial)

$ new precipitate cementite in martensite

$ use variable npc for # of prec. classes

$ precipitation domain (matrix phase)

$ nucleation sites at subgrain boundarie edges
$ set aspect ratio (shape factor)

$ restrict nucleation to prec. domain

$ restrict nucleation to valid CNT regime

$ individual matrix diff. enh. factor

$ individual matrix diff. enh. factor

R

OUTPUT WINDOWS, PLOTS, ETC. **** *

new-gui-window p1

) ) ) D

$ generate new plot: temperature
$remember window ID to address it correctly later in the script

set-variable-value buffer_window_id active_frame_id $ assign to variable

set-gui-window-property . x stepvalue
set-gui-window-property . su y
set-gui-window-property . s t time / h
set-gui-window-property . s Y log
set-gui-window-property . s S 0,01..
set-gui-window-property . s f 1/3600
set-gui-window-property . n 2

set-plot-option . s n b t$c
set-plot-option . s m-1t$c T
set-plot-option . a 'y 1 t temperature /°C
set-plot-option . I n

create-new-plot x .

$ default x-axis variable (time)

$ use default x-axis for all plots: yes

$ default x-axis title

$ x-axes in log scale

$ scaling from 0.01 (because it is log)

$ scaling factor 1/3600 to convert [s] --> [h]
$ 2 plot columns

$ add series: temperature
$ define series legend

$ y-axis title

$ no legend

$ create new plot: phase fractions

XXXIV
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set-plot-option .
.snbf_prec$*

.sntexp_f_mxn
.sm-1exp_f_mxn Exp.NbC
.sntexp_f mxv

.sm-1exp_f mxv Exp.VN
.sntexp_f m2x

.sm-1exp_f m2x Exp.Mo2C
.sntexp_f_carbides
.sm-1exp_f_carbides Exp.Carb.
.sntexp_f_laves
.sm-1exp_f_laves Exp.Laves
.ay 1tphase fraction
.ay1ylog

.ay1s1e-9.

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

set-plot-option .

lay

I'b

create-new-plot x .

set-plot-option .
.snbr_mean$*
.sntexp_r_mxn
.sm-1exp_r_mxn Exp.NbC
.sntexp_r_mxv
.sm-1exp_r_mxv Exp.VN
.sntexp_r m2x
.sm-1exp_r_m2x Exp.Mo2C

.s ntexp_r_carbides
.sm-1exp_r_carbides Exp.Carb.
.sntexp_r_laves
.sm-1exp_r_laves Exp.Laves
.ay 1tmean radius / nm
.ay1ylog

.ay1f1e9

.ayl1si.

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

set-plot-option .

lay

I'b

create-new-plot x .

set-plot-option .
. s nb num_part$*
.sntexp_n_mxn
.sm-1exp_n_mxn Exp.NbC
.sntexp_n_mxv
.sm-1exp_n_mxv Exp.VN
.sntexp_n_m2x
.sm-1exp_n_m2x Exp.Mo2C
.sntexp_n_carbides

. s m -1 exp_n_carbides Exp.Carb.
.sntexp_n_laves
.sm-1exp_n_laves Exp.Laves
.ay 1tnumber density / m<sup>-3</sup>
.ay1ylog
.ay1s1e10..

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

set-plot-option .

lay

I'b

move-gui-window . 50 10 700 950
update-gui-windows .

(8

HISTOGRAMM

P

new-gui-window p5
set-gui-window-property . n 2
set-gui-window-property . suy
set-gui-window-property . s t radius / nm
set-gui-window-property . s Y log
set-gui-window-property . s f 1€9

set-plot-option .
set-plot-option .
set-plot-option .
.ay 1s#scale_range

set-plot-option

lay
s npfcc_al#01_p0
s n p fcc_a1#01_p1

$ replace variable names by kinetic alias
$ add all series: phase fractions of prec.
$ add table 'Exp.'

$ rename

$ add table 'Exp.'

$ add table 'Exp.'
$ add table 'Exp.'
$ add table 'Exp.'

$ change y-axis title

$ use logarithmic scale for y-axis

$ scale the y-axis from 1e-6..

$ show legend at the bottom of the figure

$ create new plot: mean radii

$ replace variable names by kinetic alias
$ add all series: mean radii of precipitates
$ show tables

$ change y-axis title

$ use logarithmic scale for y-axis

$ scaling factor is 1€9

$ scale the y-axis from 1..

$ show legend at the bottom of the figure

$ create new plot: number densities

$ replace all variable names by kinetic alias

$ add all series: number densities of precipitates
$ show tables

$ change y-axis title

$ use logarithmic scale for y-axis

$ scale the y-axis from 1e10..

$ show legend at the bottom of the figure

$ move window to new position and resize
$ update the GUI window

$

$ new precipitation distribution plot window
$ 2 plot columns

$ use default x-axis for all plots: yes

$ title of x-axis

$ x-axes in log scale

$ scaling factor

$ replace variable names by kinetic alias

$ add series: precipitate distribution

$ add series: precipitate distribution

$ scale the y-axis from ...

XXXV
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set-plot-option .

set-plot-option

set-plot-option .

ay1ylog

.ay 1tnumber density

ax1s1.500

create-new-plot p .

set-plot-option .
.snpm23c6_p0

.ay 1s#scale_range
.ay1ylog

.ay 1tnumber density
.ax1s1..1500

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

lay

create-new-plot p .

set-plot-option .
.snpm7c3 _p0

. s n p cementite_p0
.ay 1s#scale_range
.ay1ylog

.ay 1tnumber density
.ax1s1..1000

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

lay

create-new-plot p .

set-plot-option .

set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option
set-plot-option

set-plot-option

lay

.snplLaves phase p0
.snphcp_a3#01_p0
.ay 1tnumber density
.ay 1s#scale_range
set-plot-option .
.ax1s1..3000

ay1lylog

move-gui-window . 135 10 750 700
update-gui-windows .

$ bring output window to front ...
move-gui-window 0 25 50 750 740
move-gui-window 0 hide
move-gui-window 0 show

$ use logarithmic scale for y-axis
$ change y-axis title
$ scale the x-axis from 1..500

$ create new plot: precipitate distribution
$ replace variable names by kinetic alias
$ add series: precipitate distribution

$ scale the y-axis from ...

$ use logarithmic scale for y-axis

$ change y-axis title

$ scale the x-axis from 1..1500

$ create new plot: precipitate distribution
$ replace variable names by kinetic alias
$ add series: precipitate distribution

$ add series: precipitate distribution

$ scale the y-axis from ...

$ use logarithmic scale for y-axis

$ change y-axis title

$ scale the x-axis from 1..1000

$ create new plot: precipitate distribution
$ replace variable names by kinetic alias
$ add series: precipitate distribution

$ add series: precipitate distribution

$ change y-axis title

$ scale the y-axis from ...

$ use logarithmic scale for y-axis

$ scale the x-axis from 1..3000

$ move window to new position and resize
$ update the GUI window

$ move output window to new position / resize
$ first 'hide’ to be able to ...
$ ... bring output window to front

$$

START PRECIPITATE SIMULATION * *

set-temperature-celsius 1250
set-automatic-startvalues
calculate-equilibrium

* * $$
$ define something
$ initiate equil. calc. (estimate variables)
$ calculate equilibrium state

$ speed up simulations, modify numerical parameters
set-simulation-parameter c n f 1.0
set-simulation-parametercn g 1.0

set-simulation-parameter u 10

Q@

D

rename-current-buffer ht

set-gui-window-property buffer_window_id b ht

set-simulation-parameter t h ht 10
set-simulation-parameter s r

start-precipitate-simulation

create-calc-state after_ht

$ maximum radius growth from 0.2 to 1.0

START PRECIPITATE SIMULATION PART | Il and IlI $

$ rename buffer for heat treatment

$ attach to buffer window

$ temperature profile from HT, max. T-step
$ starting condition for prec. sim.: reset

$ let's go with part I Il and Il

$ save state after simulation

$$

PRECIPITATE SIMULATION FINISHED

XXXVI



