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Zusammenfassung

TRIP Stahle realisieren durch eine unter mechanischer Beanspruchung hervorgerufene
Phasenumwandlung von metastabilen Austenit in Martensit (TRIP-Effekt) hohe Festigkeiten
bei gleichzeitig guten Verformungseigenschaften. Wahrend der Verarbeitung dieser
Werkstoffe mittels Widerstandspunktschweilen kénnen unter den prozessspezifischen
extremen Aufheiz- und Abkiihiraten Modifikationen des Austenitanteils hervorgerufen
werden die als Folge lokal zu einer Anderung der mechanisch-technologischen Eigenschaf-
ten flhren. Wesentliche Zielsetzung der vorliegenden Arbeit war daher die Analyse der
Gefiigestruktur im Bereich einer Punktschweilverbindung hinsichtlich der Anderung des
Austenitanteils und den daraus resultierenden Anderungen der lokalen mechanischen
Eigenschaften unter besonderer Berlicksichtigung des TRIP-Effekts.

Durch in-situ Beugungsuntersuchungen mittels hochenergetischer Synchrotronstrahlung
erfolgte zunachst die Quantifizierung des metastabilen Austenitanteils im unbehandelten
Grundwerkstoff. Darauf aufbauend wurden unter definierten Temperaturprofilen in Ofenver-
suchen die grundlegenden Aspekte der thermisch bedingten Austenitumwandlung im
Aufheiz- und Abkihlprozess untersucht. Durch Gleeble-Versuche und Ofenexperimente
wurden weiterfilhrend verschiedene Temperaturprofile mit unterschiedlichen im Punkt-
schweillprozess lokal vorliegende Spitzentemperaturen genutzt um eine systematische
Bewertung des Einflusses der Temperatur und der Aufheiz- sowie der Abkiihlbedingungen
auf den Austenitgehalt unter realen Bedingungen zu ermdglichen. Durch Korrelationsunter-
suchungen zwischen den mechanischen Kennwerten thermisch praparierter Zugproben
und den mittels Metallographisch wie auch rontgenographisch ermittelten Austenitgehalten
konnten die metastabilen, d.h. umwandlungsfahigen Austenitanteile bestimmt werden.
SchlieRlich erfolgte eine Bewertung hinschlich der Ubertragbarkeit der Ergebnisse auf reale
Widerstandspunktschweiverbindungen. Es wurde dabei der Nachweis erbracht, dass die
Austenit-Martensit-Phasenumwandlung lediglich in einem lokal eng begrenzen Werkstoffbe-
reich am Ubergang WEZ/Grundwerkstoff wirksam werden kann. Demzufolge filhrt der
TRIP-Effekt zu keiner signifikanten Beeinflussung von Festigkeits- und Verformungseigen-
schaften im Fugebereich von widerstandspunktgeschweiften TRIP Stahlen.

Die ermittelten mechanischen Kennwerte wurden abschlieRend als Eingangsdaten fur die
numerische Simulation des Verformungs- und Festigkeitsverhaltens von PunkschweilRver-
bindungen genutzt. Dabei wurde insbesondere die Notwendigkeit der Implementierung von
mechanischen Kenndaten der Warmeeinflusszone fiir eine realitdtsnahe Modellierung von
Scherzugversuchen untersucht.
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Abstract

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

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

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

1 Einleitung und Zielsetzung

Die stetig zunehmenden Anforderungen hinsichtlich eines geringeren Kraftstoffverbrauchs,
einer verminderten Schadstoffemission sowie der Erhéhung der passiven Sicherheit haben
die Automobilindustrie vor Herausforderungen gestellt, die nur durch eine konsequente
Umsetzung von Werkstoff-, Form- und Fertigungsleichtbau zu begegnen sind [1], [2], [3],
[4]. In Hinblick auf den Werkstoffleichtbau ist in den letzten Dekaden eine Substitution von
Stahlwerkstoffen durch Aluminium, Kunststoff und Magnesium zu beobachten [5]. In dieser
Konkurrenzsituation wurden von der Stahlindustrie erhebliche Anstrengungen unternom-
men durch neu entwickelte Werkstoffe den seit jeher hohen Stahlanteil im Automobilbau zu
halten. So ist es mit den so genannten Mehrphasenstéhlen zu spezifischen Stahlentwick-
lungen gekommen, die insbesondere im Rohkarosseriebau umfangreich eingesetzt werden
61, [7].

Ein bedeutender Vertreter dieser Werkstoffklasse ist der so genannte TRIP Stahl. Das
Akronym TRIP (TRansformation Induced Plasticity) bezeichnet eine aus der spannungsun-
terstltzten bzw. dehnungsinduzierten Phasenumwandlung von metastabilem Restaustenit
(y) in Martensit (au) resultierende Zunahme der Dehnungsféahigkeit bei gleichzeitiger
Erhdhung der Festigkeit. Hinsichtlich des zielfihrenden industriellen Einsatzes dieser
Werkstoffgruppe sind dabei insbesondere die Stabilitat des Austenits, d.h. der Widerstand
gegen die Umwandlung in Martensit, sowie der Anteil an umwandlungsfahigen Austenit
wesentlich. Angestrebt werden dabei Gefligestrukturen, bei denen sich der metastabile
Austenit bei zunehmender Dehnung kontinuierlich in Martensit umwandelt. Dadurch kann
sichergestellt werden, dass der fiir das Verformungs- und Festigkeitsverhalten vorteilhafte
TRIP-Effekt Gber einen grof3en Belastungsbereich wirksam ist.

Bei der industriellen Verarbeitung sind diese Werkstoffe jedoch vielfaltigen mechanischen
und thermischen Belastungen unterworfen, die zu einer Beeinflussung der Gefligestruktur
fihren kénnen. So werden die Bauteile und Baugruppen aus TRIP Stahlen im Rohkarosse-
riebau haufig durch Fligeprozeduren thermischen Belastungen ausgesetzt. Dadurch kann
lokal eine Modifizierung der Gefligestruktur erfolgen, wobei insbesondere der
Austenitgehalt und dessen Stabilitat beeinflusst werden. Hinsichtlich der Art und des
Umfanges solcher Veranderung sowie dessen Einfluss auf den TRIP-Effekt und den
resultierenden mechanischen Eigenschaften liegen jedoch fiir die verschiedenen industriell
eingesetzten Flgeverfahren keine aussagekraftigen Ergebnisse vor. Der zunehmende
Einsatz computerunterstiitzter Berechnungsmethoden zur orts- und zeitaufgelosten Prog-
nose des Bauteilverhaltens unter realitdtsnahen Belastungszustanden (z.B. Crash, Ermu-
dung) erfordert jedoch gerade die Kenntnis dieser Parameter sowie das Versténdnis der
fundamentalen werkstoffkundlichen Vorgange wahrend und nach dem Flgeprozess.

Das Ziel der vorliegenden Arbeit ist die systematische Analyse der y — am Phasenumwand-
lung eines industriell eingesetzten TRIP Stahls durch die Quantifizierung des
Austenitgehaltes und der metastabilen Austenitanteile sowohl fir den Grundwerkstoff als
auch die thermisch beanspruchte Flgestelle. Dabei ist nachzuweisen, ob und in welchen
Umfang sich der TRIP-Effekt auf das Tragverhalten der Schweif3verbindung auswirken
kann. Im Rahmen dieser Untersuchungen sollen insbesondere Korrelationen zwischen dem
Austenitgehalt in der Warmeinflusszone und den lokalen mechanisch-technologischen
Kennwerten der Fligestelle hergestellt werden. Die Untersuchungen werden dabei exemp-
larisch fuir den haufig im Rohkarosseriebau eingesetzten Widerstandspunktschweilprozess
durchgefihrt.



1 Einleitung und Zielstellung

Fir die zuverlassige Ermittlung der zeit-, temperatur- und belastungsabhangigen Phasen-
anteile im Grundwerkstoff sowie in der PunktschweiRverbindung werden in-situ und ex-situ
Untersuchungen Uberwiegend mittels hochenergetischer Synchrotronstrahlung durchge-
fuhrt. Die Charakterisierung der Gefligestruktur und die Bestimmung der lokalen Werkstoff-
kenndaten der Warmeeinflusszone erfolgt sowohl an thermophysikalisch behandelten
Proben wie auch an realen Widerstandpunktschwei3verbindungen durch zerstérende und
quasi-zerstorungsfreie Methoden.

Die lokalen mechanischen Kennwerte der Warmeinflusszone werden abschlieRend als
Eingangsdaten fir die numerische Simulation des Beanspruchungsverhaltens von Wider-
standspunkschweilRverbindungen genutzt. Dabei soll durch die Gegenilberstellung von
experimentellen sowie numerischen Ergebnissen die Notwendigkeit der Implementierung
dieser Werkstoffkenndaten fur den quasi-statischen Belastungsfall validiert werden.
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2 Stand der Technik

21 Hochfeste Mehrphasenstahle im Rohkarosserie-Leichtbau

Die zunehmenden Anforderungen an das Eigenschaftsprofil von Stahlwerkstoffen und
dabei insbesondere die Forderung nach Erhéhung der Festigkeitsgrenzen bei simultaner
Verbesserung der Duktilitdt fuhrten zur Entwicklung von Stdhlen mit mehrphasigen
Geflgestrukturen. Zur Werkstoffklasse der Mehrphasenstahle werden dabei die Dualpha-
senstahle (DP), die restaustenitischen (TRIP) Stahle, die Complexphasenstahle (CP) und
die martensitische Stahle (MS) gezahlt [8]. Das Leichtbaupotential dieser Werkstoffe im
Karosseriebau ist in der vergangenen Dekade umfassend untersucht worden. So zeigen
beispielsweise die ULSAB (Ultralight Steels Auto Body) [9] und die NSB (New Steel Body)
[10] Studien, dass durch einen anforderungsgerechten Einsatz von Mehrphasenstahlen in
Kombination mit innovativen Fertigungstechnologien wie Innenhochdruckumformung und
tailored blanks sowie durch eine Anpassung der Bauteilgeometrie an die wirkenden Belas-
tungen das Rohkarosseriegewicht deutlich gesenkt werden kann. Die hochfesten Mehrpha-
senstéhle ermdglichen dabei durch eine Blechdickenreduzierung bei gleichzeitig erhdhter
Biege- und Torsionssteifigkeit, eine gewichtsoptimierte Auslegung ohne Beeintrachtigung
der Strukturdynamik sowie der statischen Festigkeit [6]. In Crash-Situationen fiihrt die
erhohte Verformungsverfestigung im Vergleich zu konventionellen hochfesten Stahlen zu
einer gleichférmigeren Verteilung der Dehnungen und ermdglicht ein verbessertes Energie-
absorptionsvermdégen [6], [11], [12] [13]. Dadurch wird im Crashfall ein gewisser Teil der
Aufprallenergie absorbiert, wodurch die Fahrgastsicherheit erhéht wird. Darliber hinaus
konnen aufgrund der guten Formbarkeit dieser Werkstoffe auch komplexere
Strukturgeometrien hergestellt werden [6]. Bild 1 zeigt den extensiven Einsatz hochfester
Mehrphasenstéhle am Beispiel des VW Passats [14]. Dabei wird deutlich, dass die hochfes-
ten Mehrphasenstéhle insbesondere fiir sicherheits- und crashrelevante Bauteile wie A-
Saule, Quertrager und Schweller eingesetzt werden.

'»,
QORI oy Fesiighelt beanspruchie Bereiche odbmipa,
mit komplexer Geometrie Cweg .
» Pl ¢ [

{
- Strukturteile mit hoher !
2807300 ME: Festigkeitsbeanspruchung «

Aufhiingung Verstarkung
A-Siule
Crashbereiche mit Energieauf-
nahme auf hohem Niveau \

Schweller

Streckgrenze R,

=:=140 Mpa konventionelle weiche 260 =300 MPa | menrphasenstahle
¥ 180 -240 MPa | und hochfeste Stahle ® 300 - 420 MPa
= >1000 MPa formgehértete Stahle

Bild 1: Einsatz von konventionellen Stahlen und hochfesten Mehrphasenstahlen im Karosseriebau am
Beispiel des VW Passats [14]

Ein spezieller Vertreter der Mehrphasenstahle sind die restaustenitischen bzw. TRansfor-
mation Induced Plasticity (TRIP) Stahle. Aufgrund der Relevanz dieser Werkstoffklasse flr
die vorliegende Arbeit, werden sie im Folgenden hinsichtlich ihrer Geflugestruktur und den
mechanisch-technologischen Eigenschaften vorgestellt.



2 Stand der Technik

2.2  TRIP Stahle

Die Werkstoffgruppe der TRIP Stahle wird entsprechend ihrer chemischen Zusammenset-
zung in hochlegierte und niedriglegierte Stahle klassifiziert [15]. Die in den 60er Jahren des
vergangenen Jahrhunderts entwickelten hochlegierten TRIP Stahle, wie z. B. AISI 321,
besitzen aufgrund des hohen Anteils an Nickel (Fe-Ni-C Stahle) bzw. Mangan (Fe-Mn-C
Stahle) eine austenitische Gefiigestruktur [16]. Das Geflige der niedriglegierten TRIP
Stahle (engl. TRIP-aided steels) besteht aus einer duktilen ferritischen Matrix, in der
metastabiler Restaustenit inselférmig (Blocktyp) zwischen den Ferritkérnern eingelagert ist
und einer bainitischen Phase an den sich metastabiler Restaustenit als Film in den Kérnern
(lamellenartig) oder an der Korngrenze des Bainits inselférmig vorliegt [17]-[21]. Dabei
liegen abhéngig vom temperaturgefihrten Herstellungsprozess 50 % - 60 % Ferrit (aF),
25 % - 40 % Bainit (ag) und 5 % - 20 % Austenit (y) sowie geringe Anteile an Martensit (awm)
vor [22], [23].

221 Mechanisch-technologische Eigenschaften von TRIP Stihlen

Ein wesentliches Kriterium fiir den industriellen Einsatz von niedriglegierten TRIP Stahlen
(im Folgenden nur TRIP Stahle) ist die im Allgemeinen gegenlaufige Kombination von
hoher Festigkeit und guter Verformungsfahigkeit. So erreichen TRIP Stahle im Vergleich zu
konventionellen hochfesten Stahlen sowie Mehrphasenstdhlen vergleichbarer Festigkeit
wesentlich héhere Verformungskennwerte [6], siehe Bild 2 und Bild 3.

T T T T 0,30 T T T T
________ TRIP-Stahl
800 CP-Stahl 650/850 "/,— 'f ~~~~~~~ . %Esf‘?::edrsngrt\ﬂ,?:n\;esr)\aufes bei
0251 ’ Z2s __TRIP-Stahl 350/600

DP-Stahl 350/600 TRIP-Stahl 350/600 - v . 1
©
o 600 0,20 RN
= HSLA-Stahl 500/570 +
£ | § 015l DP-Stahl 350/600
§’ 400 S HSLA-Stahl 350/450
c
] 010}
Q.
9 200 7 1

0,05 -
0 . . . . . . 0 . | , . .
0 5 10 15 20 25 30 35 0 5 10 15 20 25 30
Dehnung in % Dehnung in %

Bild 2: Spannungs-Dehnungskurve verschiedener Bild 3: Momentaner Kaltverfestigungsexpo-
Stahlwerkstoffe im Vergleich mit einem TRIP Stahl nent n in Abhangigkeit von der Dehnung fur
[6], die Angabe hinter dem Werkstoff bezieht sich Stahle mit gleicher Streckgrenze [24], die

auf die Hohe der Streckgrenze und der Zugfestigkeit Angabe hinter dem Werkstoff bezieht sich auf
die Hohe der Streckgrenze / Zugfestigkeit

Die hohe Verformungsfahigkeit von TRIP Stahlen ermdglicht eine kostenglinstige Form-
gebung von Bauteilen im Rohkarosseriebau durch Einsatz preiswerter Presswerkzeuge und
einem geringeren Maschinenverschleil®. Die gute Verformungsfahigkeit bzw. Umformbarkeit
der TRIP Stahle resultiert wesentlich aus der hohen Kaltverfestigung wahrend der Verfor-
mung [25], [26], [27]. Deshalb wird zur Charakterisierung der Umformbarkeit von TRIP
Stahlen haufig auch der Kaltverfestigungsexponent n verwendet. Dieser Parameter ist eine
wichtige Kenngrof3e zur Bewertung der maximalen Verformung vor Erreichen der Einschnii-
rung wahrend eines Umformprozesses. Weiterhin zeigt der n-Wert die Eigenschaft eines
Werkstoffes zur gleichmafRigen Verformung bei Auftreten eines Spannungsgradienten [6],
[28]. Dabei gilt je gréRer der n-Wert ist, desto gleichmaRiger ist die Verformung und desto
groRer ist die Dehnung bis zum Erreichen der Einschnirung. TRIP Stahle verfligen
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dabei im Vergleich zu konventionellen Stéhlen und z.B. Dualphasenstahlen sowohl Uber
einen hoheren als auch wahrend der Verformung konstanteren n-Wert, Bild 3. Der maxima-
le Kaltverfestigungsexponent sowie sein Verlauf in Abhangigkeit von der Dehnung werden
durch verschiedene Faktoren wie Austenitgehalt, Herstellungsprozess, Legierungsgehalt
usw. bestimmt [23], [29], [30]. So konnten bei Untersuchen von Lacroix et al. [29], Bellhou-
se [31], und Jacques et al. [23], [30] durch Variation der Abkiihlzeiten im Herstellungspro-
zess sowie der Legierungszusammensetzung n-Werte zwischen 0,15 und 0,45 erzielt
werden. Bemerkenswert ist dabei, dass ein Anstieg des maximalen n-Wertes im Allgemei-
nen mit einem drastischen Abfall des n-Wertes bei héheren Dehnungswerten verbunden
ist, siehe Bild 3.

Neben der Umformbarkeit, die wie dargestellt durch den n-Wert charakterisiert wird, ist fiir
den Einsatz von Werkstoffen in der Automobilindustrie insbesondere das Energieabsorpti-
onsvermégen bei hohen Verformungsgeschwindigkeiten wie sie in Crash-Situationen
auftreten von zentraler Bedeutung [22], [32]. Ein hohes Energieabsorptionsvermdgen
ermdglicht einen grolReren Abbau der Aufprallenergie wahrend des Crashs und kann
dadurch mafigeblich zum Insassenschutz beitragen. TRIP Stahle verfliigen dabei durch die
y — au Phasenumwandlung (siehe Kap. 2.2.2) Uber ein um 30 % - 100 % hdheres Ener-
gieabsorptionsvermogen als konventionelle Stéahle (DC04, ZStE340) und Dualphasenstahle
[26], [33]. Daher erstrecken sich die Einsatzgebiete der TRIP Stahle insbesondere auf
Bauteile mit hoher Crashrelevanz wie Quertrager und B-Saule [34].

Die Belastungen denen Werkstoffe in der Automobilindustrie unterworfen sind, beschran-
ken sich jedoch nicht nur auf quasi-statische und dynamische Lastfalle, sondern beinhalten
insbesondere auch zeitlich veranderliche Belastungen. Auch hier zeigen die TRIP Stahle
durch ihre mehrphasige Gefligestruktur ein spezielles Verhalten. So konnte die von Tamura
[35] aufgestellte These der Erhéhung der Schwingfestigkeit durch die Umwandlung des
metastabilen Austenits in Martensit durch Cheng [36] sowie Huoa und Gaob [37] nachwie-
sen werden. Diese Untersuchungen zeigten dabei, dass, in Ubereinstimmung mit dem
quasi-statischen Zugversuch [38], der eingelagerte metastabile Austenit in der plastischen
Zone vor der Rissspitze in Martensite umwandelt und dadurch RissschlieReffekte auftreten
koénnen, die zu einer Verringerung der Rissausbreitungsrate fiihren.

2.2.2 Einflussfaktoren auf die mechanischen Eigenschaften

Im folgenden Kapitel werden die wesentlichen Einflussfaktoren auf die mechanischen
Eigenschaften zusammenfassend dargestellt. Dabei steht wie bereits oben angedeutet die
aus wissenschaftlichen und anwendungsorientierten Gesichtspunkten bedeutsame y — am
Phasenumwandlung (martensitische Phasenumwandlung) im Mittelpunkt der Betrachtung.
Auf die weiteren Faktoren insbesondere zur Steigerung der Festigkeit wird ebenfalls
eingegangen, ohne dabei Anspruch auf Vollstandigkeit zu erheben.

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

Die guten mechanisch-technologischen Eigenschaften von TRIP Stahlen werden generell
auf die bei Belastung hervorgerufene diffusionslose Umwandlung von metastabilen
Austenitkérnern in Martensite (y— awm) zurickgefiihrt [27], [39], [40], [41]. Dabei wird die
durch eine solche Phasenumwandlung hervorgerufene plastische Verformung als Umwand-
lungsplastizitat bzw. als TRIP-Effekt bezeichnet [42], [43]. Darlber hinaus kénnen die aus
der Volumenanderung (Martensit hat ein um ca. 3 % hoheres Volumen als Austenit)
hervorgerufenen Mikrospannungen zu elastischen und plastischen Verformungen von
Ferrit- und Baintphasen im Bereich des sich umwandelnden Werkstoffabschnitts fiihren. Die
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daraus resultierende erhdhte Versetzungsdichte in diesen Phasen und tragt zur einer
verbesserten Kaltverfestigungsfahigkeit bei [42], [44].

Die martensitische Phasenumwandlung ist eine Festkdrperreaktion, die durch die Tempera-
turabhangigkeit der freien Enthalpie G flr die Austenit- und Martensitphase charakterisiert
werden kann, siehe Bild 4. Bei einem Abkuhlungsprozess liegt bis zum Erreichen einer
spezifischen Temperatur Ty ein austenitisches Geflige vor. Die Temperatur Ty kennzeichnet
dabei die Gleichgewichtstemperatur der Phasen y und aM. Zur Initierung der y — am
Phasenumwandlung ist jedoch ein Mindestmall an Unterkihlung AT notwendig um die
kritische Enthalpiedifferenz, die die Triebkraft fir die Martensitumwandlung ist, bereitzustel-
len [35]. Dabei ist zu berilcksichtigen, dass aus thermodynamischen Gesichtspunkten ein
System immer bestrebt ist, sein freie Enthalpie G zu reduzieren. Die hierfiir erforderliche
Enthalpiedifferenz AGs steht erstmalig bei der Temperatur Ms, der Martensit-
starttemperatur, zur Verfligung. Die Ms-Temperatur kennzeichnet die y — av Phasenum-
wandlung ohne Einwirkung auferer Belastungen [22], [45] und wird in erheblichen Male
durch die chemische Zusammensetzung beeinflusst.
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Bild 4: Schematische Darstellung der freien Gibbsschen Enthalpie von Martensit und Austenit in Ab-
héangigkeit von der Temperatur [46]

Nach Scheil [47] kann die martensitische Umwandlung jedoch bei Einwirkung einer mecha-
nischen Spannung im Austenit auch oberhalb der Ms Temperatur (T+) erfolgen. Dabei steht
durch die mechanische Spannung zusatzlich zur chemischen Triebkraft, die durch die
Enthalpiedifferenz AG, geliefert wird, eine mechanische Triebkraft AGmech zur Verfugung
[35]. Entspricht die Summe der mechanische AGmech Und der chemischen Triebkraft AG+
der Enthalpiedifferenz AG; erfolgt die Martensitumwandlung bereits bei T1. Unterhalb der
Ms-Temperatur ist aufgrund der bei der Martensitumwandlung hervorgerufenen plastischen
Verformung des Austenits und der damit verbunden Zunahme der Gitterdefekte eine
héhere Enthalpiedifferenz (AG; > AGs) zur Martensitumwandlung notwendig [46]. Bei grof3er
plastischer Verformung des Austenits wird die nétige Triebkraft der Umwandlung um den
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Betrag U, erhéht. Dieser Effekt wird als mechanische Stabilisierung bezeichnet und kann
zu einer Verzogerung oder auch Beendigung der Martensitumwandlung fiihren [46], [48],
Bild 5.
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Bild 5: Schematische Darstellung der kritischen Bild 6: Schematische Darstellung der
Spannung zur Einleitung der martensitischen Verformungsmechanismen in verschiedenen
Umwandlung in Abhangigkeit von der Temperatur Temperaturbereichen, links: spannungsun-
[46] terstutzt, Mitte: dehnungsinduziert, rechts:

Versetzungsgleiten [27]

Wie bereist geschildert, ist oberhalb der Ms-Temperatur eine mechanische Triebkraft
(AGmecn) zur Initiierung der y — ay Phasenumwandlung erforderlich. Abhangig von der
Temperatur kann diese sowohl auf Spannungen als auch auf Dehnungen im Austenit
basieren. Bild 5 zeigt schematisch den Zusammenhang zwischen der Spannung zur
Einleitung der martensitischen Umwandlung in Abhangigkeit von der Temperatur.

Fir die Charakterisierung der y — am Phasenumwandlung sind dabei drei Temperaturbe-
reiche von Bedeutung [27]:

M - M? Bereich: Bis zum Erreichen der A/ Temperatur bleibt die kritische Spannung

unterhalb der Streckgrenze der Austenitphase und es treten somit lediglich elastische
Dehnungen im Austenit auf [49], [50]. Die Martensitbildung erfolgt dabei an bereits vorhan-
denen Keimbildungsstellen [27] und wird als spannungsunterstitze Martensitumwandlung
bezeichnet, siehe Bild 6.

M? - M ,Bereich: Bei der A7 Temperatur entspricht die kritische Spannung der Streck-

grenze des Austenits. Der Transformationsmodus wechselt von einer spannungsunterstiitz-
ten zu einen Uberwiegend dehnungsinduzierten Martensitumwandlung [27], [49]. Dabei
treten ab der spezifischen Spannung oca die plastische Verformung und eine Kaltverfesti-
gung des Austenits auf, siehe Bild 5. Ab einer Spannung von o, erfolgt dann die
martensitische Umwandlung [35]. Dabei wird die y — am Phasenumwandlung an neu
ausgebildeten Keimbildungsstellen durch Gleitprozesse und an den Kreuzungen von
Gleitbandern ausgebildet [27], [51], Bild 6.

T>M , Bereich: Mit zunehmender Temperatur ist fur eine y — am Phasenumwandlung eine

stetig ansteigende plastische Verformung des Austenits notwendig. Oberhalb von A, tritt
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jedoch durch die hohe plastische Verformung die mechanische Stabilisierung des Austenits
ein. Dabei wird die Bewegung von gleitfahigen Phasengrenzflachen verhindert, wodurch die
martensitische Umwandlung gestoppt wird [48], [52], siehe auch Bild 6.

Die hinsichtlich einer industriellen Anwendung wichtigsten Effekte, die aus der spannungs-
unterstiitzten bzw. dehnungsinduzierten y — ay Phasenumwandlung in TRIP Stahlen
hervorgerufen werden, sind die erhéhte Kaltverfestigung und die Verschiebung der Ein-
schniirung, d.h. der GleichmalRdehnung, zu hdéheren Spannungs- und Dehnungswerten
[44], [53], [54], [55]. Der Zusammenhang zwischen dem TRIP-Effekt und einer Verschie-
bung der Gleichmaflidehnung wurde erstmals von Banerjee et al. [56] beschrieben. Demzu-
folge wird bei beginnender Einschnirung aufgrund der vorliegenden erhéhten Spannungen
und Dehnungen in diesen Bereich eine y — au Phasenumwandlung initiiert. Der harte
Martensit hat eine hohere FlieRgrenze als der weichere Austenit und ermdglicht folglich
eine hdhere Spannung bis zum Einsetzen der plastischen Verformung. Dies konnte Jac-
ques [44] durch die Quantifizierung des Beitrages der martensitischen Phasenumwandlung
zur Kaltverfestigung in Abhangigkeit von der auftretenden Spannung auch experimental
bestatigen. Lacroix et al. [29] zeigte darliber hinaus, dass eine durch die martensitische
Phasenumwandlung hervorgerufene Kaltverfestigung in der plastischen Zone vor der
Rissspitze die Rissausbreitung verringert. Dieser Effekt wird durch einen ho&heren
Austenitgehalt und eine héhere Austenitstabilitat intensiviert. In der Literatur wird haufig der
Betrag der Volumenexpansion bei der martensitischen Phasenumwandlung als wichtiges
Kriterium hinsichtlich der Verformbarkeit von TRIP Stahlen genannt [57], [58]. Dabei setzt
sich die Formanderung bei der Martensitbildung aus einer Dehnung € und einer Scherung 1
zusammen, wobei der Scheranteil mit bis zu 26 % einen deutlich gréReren Betrag zur
Gesamtverformung liefert als der Dehnungsanteil. Die Arbeiten von Sierra und Nemes [59],
Bhadeshia et al. [60] und Jacques [61] zeigen jedoch, dass der Beitrag der beschriebenen
Volumenexpansion bei der y — auw Phasenumwandlung zum TRIP-Effekt nicht allein
mafgeblich fir das gute Verformungsverhalten von TRIP Stahlen ist. Vielmehr erfolgt durch
die Martensitumwandlung eine Umverteilung der Spannungen in den einzelnen
Gefligephasen [62].

Die o.g. Aussagen verdeutlichen, dass fur eine optimierte Kaltverfestigungsrate, d.h. ein
hoher und Uber die Dehnung konstanter n-Wert, die y — am Phasenumwandlung und damit
insbesondere die Stabilitdt des Austenits und der Austenitgehalt maf3geblich sind [21], [27],
[29], [63]. Mit Austenitstabilitdt wird dabei der Widerstand des Austenits gegen eine
martensitische Umwandlung bezeichnet. Nach Perlade et al. [50] kann bei einer hohen
Stabilitdt des Austenits aufgrund der verzdgerten oder verhinderten y — ay Phasenum-
wandlung keine Verbesserung der Verformbarkeit im Vergleich zur ferritsch-bainitischen
Matrix erzielt werden. Hingegen wird bei geringer Austenitstabilitdt bereits bei niedrigen
Dehnungen ein Grofiteil des Austenits umgewandelt, wodurch die Behinderung der Ein-
schnirung durch die Ausbildung des harten Martensits bei héheren Verformungsgraden
nicht zur Verfiigung steht und die Vorformbarkeit verringert werden kann. Vergleichbare
Ergebnisse wurden u.a. von Tian [64] et al., Grajcar [65] sowie Basuki und Aernoudt [66]
vorgestellt.

Bezuglich des Austenitgehaltes wurde in zahlreichen Studien nachgewiesen, dass mit
zunehmendem Austenitgehalt der n-Wert und damit die Verformungsfahigkeit ansteigt [63],
[67], [68], [69]. Jedoch zeigen diese Arbeiten auch, dass eine Erhdhung des
Austenitgehaltes Uber ein kritisches Mal von ca. 25 % hinaus nicht zu einer Verbesserung
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der Verformbarkeit von TRIP Stahlen beitragt. Vielmehr kann haufig eine Verringerung der
Dehnungskennwerte beobachtet werden [63], [69]. Nach Timokhina [21] kann dies auf die
reduzierte Austenitstabilitat zurlickgefiihrt werden, die auf einer Verringerung des Kohlen-
stoffgehaltes (Kohlenstoff bestimmt im groRen Umfang die Stabilitdt des Austenits, siehe
Kap. 2.2.3.) im Austenit basiert.

Die Austenitstabilitdt und insbesondere die Kenntnis der Phasenumwandlungskinetik sind
fur die industrielle Nutzung von TRIP Stahlen von erheblicher Bedeutung. Dadurch kann
der wahrend eines Umformprozesses umgewandelte Austenitgehalt und die
Restaustenitmenge die fiir die Nutzung des TRIP-Effekts in z.B. Crashsituationen (Energie-
absorption) zur Verfigung steht abgeschatzt werden. Eine Vielzahl von Untersuchungen
befasst sich daher mit der Kinetik der y — am Phasenumwandlung [70] - [74]. Diese zeigen,
dass, abhangig vom Legierungskonzept und den Herstellungsbedingungen (Glihzeiten),
erhebliche Unterschiede bei der Phasenwandlung von TRIP Stéhlen bestehen. Itami et al.
[75] und Kruijver et al. [76] schlagen zur Quantifizierung der Umwandlungskinetik eine
Verhaltnisgleichung vor, Gleichung 1.

L — L — (kp}gl’ Gleichung 1
V;/ 70 p

Dabei ist Vy der unmittelbare Austenitgehalt, Vo der Austenitgehalt zu Beginn der Messung
(ohne Belastung), k, ist eine Konstante, die die Austenitstabilitdt bezogen auf die Verfor-
mung kennzeichnet (je groer k,, desto geringer ist die Austenitstabilitat), € ist die wahre
Dehnung und p ist der Dehnungsexponent. Nach Itami et al. [75] kann p fur TRIP Stahle zu

1 angenommen werden. Demzufolge ist L_L proportional zu Austenitstabilitat. Die
|4
70

é
nach Gleichung1 fiir verschiedene TRIP Stahle bestimmte Austenitstabilitat ist in Bild 7
zusammenfassend gezeigt.

Zusatzlich zu den o.g. Phdnomenen wird das mechanische Verhalten von TRIP Stahlen
wesentlich durch die mechanischen Eigenschaften und das Volumen der einzelnen Phasen
bestimmt [44], [60], [83]. So fuhren grofRere Anteile an harteren bzw. festeren Gefligen zu
einer Erhéhung der Zugfestigkeit wahrend groRere Anteile an duktileren Phasen die
Verformbarkeit vergréRern. Untersuchungen von Jacques [84] mittels instrumentierter
Eindringharteprifung und Arbeiten von Furnemont [85] unter Verwendung von Neutronen-
strahlung zeigen, dass die Harte bzw. die Streckgrenze der einzelnen Phasen in TRIP
Stahlen deutlich voneinander abweicht. Fur die Streckgrenze wurden Werte von 500 MPa
fur die Ferritphase, 650 MPa fiir die Bainitphase, 900 MPa fiir die Austenitphase und
2000 MPa fir die Martensitphase ermittelt. Fir weitere TRIP Stahle ermittelten Choi et al.
[71] und Soulami et al. [79] die Streckgrenze der y-Phase mittels Synchrotronstrahlung zu
600 MPa, wahrend die Streckgrenze der o-Phase (Ferrit/Bainit) mit 400 MPa bestimmt
wurde. Die Unterschiede bei den phasenspezifischen Streckgrenzen resultieren u.a. aus
der unterschiedlichen chemischen Zusammensetzung der untersuchten TRIP Stahle und
den abweichenden thermischen Herstellungsbedingungen.Eine Reihe von Arbeiten zeigt
die Abhangigkeit der phasenspezifischen Dehnungen von der duReren Spannung [62], [86],
[87]. Dabei konnte nachgewiesen werden, dass die Dehnungen in der y-Phase und o-
Phase bis nahe der Streckgrenze vergleichbar groR sind, oberhalb der Streckgrenze jedoch
die y-Phase bei gleicher globaler Spannung starker verformt wird. Das resultiert aus der
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héheren phasenspezifischen Spannung in der y-Phase. So ermittelten Choi et al. [71] die
phasenspezifischen Spannungen in der y-Phase und a-Phase in Abhangigkeit von der
wahren globalen Spannung und der wahren globalen Dehnung im einachsigen Zugversuch.
Dabei wurde nachgewiesen, dass ein so genanntes ,load shedding” einsetz, d.h. eine
Spannungsumverteilung auf die unterschiedlichen Phasen oberhalb der Streckgrenze.
Dadurch wirkt bei gleicher globaler Dehnung auf die y-Phase eine grofiere Spannung als
auf die a-Phase. Vergleichbare Resultate wurden von Muransky et al. [62] und Soulami et
al. [79] mittels Neutronen- bzw. Synchrotronstrahlung erzielt. Muransky [62] zeigte dartber
hinaus, dass eine weitere Umverteilung der Spannung auf die Martensitphase bei signifi-
kanten Martensitgehalten, d.h. bei im Allgemeinen héheren Dehnungen, erfolgt.
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Bild 7: Stabilitdt des Austenits in verschiedenen TRIP-Stahltypen quantifiziert iber die Anderung des
Austenitgehaltes nach Gleichung 1 [20], [21], [23], [30], [54], [65], [70], [72], [75], [77] - [82]

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

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

Sowohl der Gehalt als auch die Stabilitdt des Austenits werden mafgeblich durch die
chemische Zusammensetzung und den temperaturgefiihrten Herstellungsprozess be-
stimmt. Dariiber hinaus werden sowohl der Anteil als auch die Morphologie der einzelnen
Phasen durch diese Parameter beeinflusst.

2.2.3.1 Legierungskonzept

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

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

. Kohlenstoff

Der Kohlenstoff ist das wichtigste Legierungselement in TRIP Stahlen. So fiihrt der intersti-
tiell geldste Kohlenstoff bei einer Abklihlung aus dem Austenitgebiet zu einer starken
Gitterverzerrungen, wodurch sowohl die Ferritbildung als auch die Martensitbildung verzé-
gert wird [21], [24]. Dabei auRert sich die verzégerte Martensitausbildung bei einem stei-
genden Kohlenstoffgehalt durch den Abfall der Martensitstart- und
Martensitfinishtemperatur. Ab einer lokalen Kohlenstoffkonzentration > 0,5 % erreicht die
Martensitfinishtemperatur Raumtemperatur. Als Folge der noch nicht abgeschlossenen
Martensitbildung liegt daher bei Raumtemperatur metastabiler Restaustenit vor. Die
niedriglegierten TRIP Stahle kénnen einen Kohlenstoffgehalt von etwa 0,2 % - 0,55 %
aufweisen, wobei in kommerziellen TRIP Stahlen aufgrund der verminderten Schweilleig-
nung bei hohen Kohlenstoffgehalten lediglich bis zu 0,25 % vorliegen [93]. Bezlglich der
Austenitstabilitat ist jedoch zu berlcksichtigen, dass der metastabile Restaustenit einen
Kohlenstoffgehalt von 1,0 % bis 1,5 % aufweisen kann [94], [95], [96]. In diesem Zusam-
menhang zeigten Kruiver et al. [76] und Seong et al. [97], dass Austenitkdrner, die bei
groRerer Dehnung umwandeln, einen hoheren Kohlenstoffgehalt besitzen als
Austenitkérner die bei geringeren Dehnungen in Martensit umwandeln.

. Mangan, Silizium und Aluminium

Das nach Kohlenstoff wichtigste Legierungselement zur Stabilisierung des Austenits ist
Mangan. Mangan verringert die Ms-Temperatur und erhéht die Loslichkeit von Kohlenstoff
im Austenit. DarUber hinaus wird die Zementitausscheidung behindert, wodurch der
Kohlenstoffgehalt im Austenit ansteigt [22], [98]. Zu beachten ist, dass ein hoherer Gehalt
an Mangan durch die Unterstiitzung der Ausbildung von Karbiden zu einer Verringerung
des Kohlenstoffes im Austenit flhrt.

Ein weiteres Element, welches die Stabilisierung des Austenits unterstitzt, ist Silizium. So
verlangsamt Silizium die Bildung von kohlenstoffreichen Zementit wahrend des Herstel-
lungsprozesses und verhindert dadurch die Kohlenstoffreduktion im Austenit [99]. Da
Silizium auf der Oberflache jedoch festhaftende Oxide bildet die eine Benetzbarkeit wah-
rend der Oberflachenveredelung beeintrachtigen, ist die Herstellung eines siliziumlegierten
Stahls problematisch [100]. Aufgrund dieser Problematik wird die Substitution von Silizium
durch Legierungselemente wie Phosphor, Kupfer und Aluminium, die ebenfalls eine
Zementitbildung unterdriicken, angestrebt. Da jedoch Kupfer mit Schwefel niedrigschmel-
zende Verbindungen an den Korngrenzen bildet und Phosphor zu Seigerungen an den
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Korngrenzen fiuhrt, die zur Verringerung der Duktilitét beitragen, wird Gberwiegend Alumini-
um zur Substitution von Silizium verwendet [22]. Aluminium verzogert ebenfalls die
Zementitausscheidung [100], jedoch nicht im gleichen MaRe wie Silizium [80]. Dartiber
hinaus ist die mischkristallhartende Wirkung kleiner als bei Silizium, wodurch die Festigkeit
reduziert wird [101]. Daher werden haufig geringe Mengen an Phosphor in Kombination mit
Aluminium eingesetzt.

Basierend auf den dargestellten Einflissen kdnnen die TRIP Stéhle nach ihren verschiede-
nen Legierungskonzepte in CMnSi-, CMnSiAl-, CMnAl- und CMnAIP-TRIP Stahle gegliedert
werden [22], [27]. BezUlglich der Austenitstabilitat zeigen Arbeiten von Samek et al. [102]
dass die hochste Austenitstabilitat bei dem CMnAI-Stahlen erreicht wird und die geringste
Austenitstabilitdt bei CMnSi-Stahlen.

2.2.3.2 Spezielle Einflussparameter auf die Stabilitat des Austenits

Die Stabilitat des Austenits wird durch eine Reihe von Faktoren bestimmt die sich generell
in drei Gruppen einteilen lassen. Die erste Gruppe, die auch als austenitspezifische Ein-
flussfaktoren bezeichnet werden kann, beinhaltet die AustenitkorngroRe, -form,
-orientierung sowie die chemische Zusammensetzung (insbesondere Kohlenstoff) des
Austenits. Die zweite Gruppe umfasst die Harte und Morphologie der den Austenit umge-
benen Phasen, den Ort der Austenitbildung, die Spannungszustdnde der vorliegenden
Phasen. Die dritte Gruppe wird durch die Belastungsart (Zug, Druck, Torsion), die Umge-
bungstemperatur sowie durch die Belastungsgeschwindigkeit definiert.

Die austenitspezifischen Einflussfaktoren werden Uberwiegend im temperaturgefiihrten
Herstellungsprozess eingestellt. Neben dem Einfluss des Kohlenstoffgehaltes (siehe
Kap. 2.2.3.1) ist die Austenitkorngrof3e fir die Austenitstabilitat von ibergeordneter Bedeu-
tung. So zeigen Arbeiten von Wang und van der Zwaag [103], dass Austenitkérner die
kleiner als 0,01 um sind, selbst unter hoher Belastung nicht in Martensit umwandein.
Hingegen ist die Stabilitdt von Austenitkdrnern die groRer als 1 ym sind vergleichsweise
gering, so dass diese bereits bei der Abkiihlung auf Raumtemperatur in Martensit umwan-
deln konnen. In-situ Analysen zur Phasenumwandlung mittels Synchrotronstrahlung
belegen, dass mit zunehmender AustenitkorngréRe die Ms-Temperatur ansteigt und folglich
die Stabilitat des Austenits verringert wird [104]. Weiterhin wiesen diese Untersuchen sowie
Arbeiten von Jacques et al. [29] einen zunehmenden Kohlenstoffgehalt in vergleichsweise
kleinen Austenitkérnern nach. Als Ursache fir die erhohte Stabilitat von kleinen
Austenitkdrnern wird, neben dem Kohlenstoffanstieg, die Hypothese vertreten, dass die fir
eine Martensitbildung erforderliche minimale Keimdichte in kleinen Austenitkérnern nicht
erreicht wird [103].

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

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

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

2.2.4 Thermische Stabilitit des Restaustenits

In der Karosseriefertigung werden die Bauteile haufig durch schweiltechnische Fertigungs-
verfahren, wie z.B. das Widerstandspunktschweil3en, verarbeitet. Die ortlich eng begrenzte
Warmebeeinflussung und die hohen Temperaturgradienten kénnen bei TRIP Stahlen zu
einer Anderung der Gefiigestruktur und insbesondere zu einer Verringerung des
Restaustenitgehaltes und der Restaustenitstabilitdt fihren. So konnten Jha und Mishra
[111] bei erhdhten Temperaturen einen Zerfall des Restaustenits in Ferrit und Karbid
nachweisen. Eine grundlegende Betrachtung der thermischen Stabilitdt des Restaustenits
in TRIP Stahlen erfolgte in Arbeiten von Choi et al. [110], [112] und Wen et al. [113]. So
konnte mittels in-situ Messungen der Zerfall des Austenits in Abhangigkeit von der Tempe-
ratur nachgewiesen werden. Demnach beginnt ab einer Temperatur von ca. 300 °C [113]
bzw. 340 °C [110], [112] der Zerfall von Austenit in Ferrit, bei gleichzeitiger Zunahme des
Kohlenstoffgehaltes im Austenit. Das bedeutet, dass zunachst der kohlenstoffarmere,
weniger stabile Austenit zerfallt. Eine wesentliche Zunahme des Zerfalls von Austenits in
Ferrite und die beginnende Ausscheidung von Zementit erfolgt dann bei einer Temperatur
von ca. 430 °C [113] bzw. 390 °C [110], [112] und ist mit einer drastischen Verringerung
des Kohlenstoffgehaltes im Austenit verbunden. Choi et al. [112] konnte dabei mittels in-situ
Messungen unter Verwendung von Synchrotronstrahlung die Ausbildung von Karbiden im
Beugungsspektrum bei 500 °C visualisieren. Aktuelle Untersuchungen von Amirthalingam
[114] an einem CMnAIl TRIP Stahl (1,1 % Al, 0,35 % Si) quantifizierten die thermische
Stabilitat des Austenits bis zu einer Temperatur von 1000 °C. Hinsichtlich des
Austenitzerfalls werden dabei vergleichbare Temperaturabhangigkeiten wie in den Arbeiten
von Choi et al. [110], [112] und Wen et al. [113] ermittelt. Dartuber hinaus zeigen die
Ergebnisse, dass der Zerfall des Austenits bei ca. 530 °C abgeschlossen ist. Bis zum
Erreichen dieser Temperatur werden ca. 60 % des Restaustenits umgewandelt (Ausgangs-
Restaustenitgehalt 18 %). Bei weiterem Temperaturanstieg erfolgt eine Umwandlung der a-
Phase in Austenit bei einem bis ca. 700 °C nahezu linearen Anstieg des Austenitgehaltes.
Oberhalb von 700 °C verringert sich die Austenitausbildungsrate (bezogenen auf die
Temperaturanderung) deutlich, bis bei ca. 900 °C ein vollstdndig austenitisches Geflige
vorliegt. Zu beachten ist, dass der Zerfall diffusionsgesteuert ist [115] .
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Amirthalingam [114] zeigte weiterhin, dass bei einer anschlielenden Abklhlung der Zerfall
der y-Phase in eine a-Phase abhangig von der chemischen Zusammensetzung ist. So
zerfallt der Austenit des CMnAI-TRIP Stahls bis zu einer Temperatur von 400 °C wesentlich
schneller als der Austenit eines CMnSi-TRIP Stahls (1,4 % Si, 0,04 % Al). Bei einer Abkuh-
lung auf Raumtemperatur liegt dann jedoch in beiden Werkstoffen ein vergleichbarer
Austenitgehalt von ca. 6,5 % vor.

Eine reale Beschreibung der Gefligeumwandlung beim Schweiflten gelingt jedoch nur unter
Einbeziehung von relevanten Aufheiz- und Abklhlraten sowie unter Verwendung von Zeit-
Temperatur-Umwandlungs-(ZTU-) Schaubildern. Amirthalingam [114] und Zhao et al. [116]
untersuchten den Einfluss der Temperaturprofile beim Metallschutzgasschweilens (MSG
Schweifen) und beim Laserstrahlschweilens auf den Austenitgehalt in der WEZ und dem
Schweil3gut. So wurde beim MSG Schweifen sowohl fiir einen CMnSi-TRIP Stahl als auch
ein CMnAI-TRIP Stahl in der WEZ ein deutlicher Abfall des Austenitgehaltes ermittelt.
Allerdings zeigt Amirthalingam [114], dass in der Region der WEZ bei der der Werkstoff auf
eine Temperatur von etwa 800 °C erwarmt wird ein Anstieg des Austenitgehaltes auf
nahezu Grundwerkstoffniveau auftritt. Dies resultiert aus der bei dieser Temperatur (a +y
Bereich) auftretenden Kohlenstoffanreicherung des Austenits und der damit bedingten
Stabilisierung des Austenits.

Im Gegensatz zur WEZ wird fir das Schwei3gut (geschweilt wurde ohne Zusatzwerkstoff,
d.h. das Material wurde lediglich aufgeschmolzen) ein materialabhangiges Verhalten
beobachtet. So wird fir den CMnSi-TRIP Stahl eine Reduktion des Austenits um etwa 20
% -30 % im Vergleich zum Grundwerkstoff nachgewiesen [114]. Hingegen konnte fur den
CMnAI-TRIP Stahl aufgrund der Anreichung des sich aus der Schmelze ausbildenden ©-
Ferrits mit Aluminium ein deutlich geringerer Austenitgehalt (Reduktion um ca. 60 %)
ermittelt werden [114]. Die Anreicherung mit Aluminium tber 1,15 % fiihrt zu einer Stabili-
sierung des d-Ferrits, so dass dieser nicht in Austenit umwandeln kann, wodurch folglich
der Austenitgehalt im SchweilRgut reduziert wird. Vergleichbare Ergebnisse wurden von
Kapustka et al. [117] bei Gleeble-Versuchen an einem CMnAI-TRIP Stahl unter Berlicksich-
tigung der Dilatationskurve ermittelt.

Den Einfluss der Abkihlgeschwindigkeit auf die Austenitausbildung zeigt die Arbeit von
Zhao et al. [116] durch den Vergleich des MSG-Schweiflens mit den Laserstrahlschweil3-
verfahren. Bedingt durch die um einen Faktor 10 héhere Abkulhlrate beim Laserstrahl-
schweif3en fallt der Austenitgehalt in der WEZ nahezu linear ab und erreicht im Schwei3gut
lediglich ca. 40 % des Grundwerkstoffgehaltes.

Anzumerken ist, dass in den dargestellten Arbeiten zwar auf den Austenitgehalt nach der
Abkiihlung, jedoch nicht auf dessen Stabilitét eingegangen wird. So ist zu berlcksichtigen,
dass nur der metastabile Austenit durch seine Umwandlung in Martensit zu den vorteilhaf-
ten mechanischen Eigenschaften von TRIP Stahlen beitragt.

2.3  WiderstandspunktschweiBen von TRIP Stahlen

Das Widerstandspunktschweil3en ist u.a. aufgrund der hohen Automatisierbarkeit und der
geringen Schweil3zeiten das dominierende Fligeverfahren im Rohkarosseriebau. In Hinblick
auf den TRIP Stahl ist dabei der den Punktschweil3prozess vorgelagerte Umformprozess
des zu fligenden Bauteils von grofRer Bedeutung. So erfolgt durch den Umformvorgang
generell eine plastische Verformung des Bauteils der ortlich zu einer y — ay Phasenum-
wandlung fihren kann, siehe auch Bild 8. Dabei ist zu beachten, dass die Flansche, d.h.
die Bauteilbereiche bei der durch das Widerstandspunktschweilen eine thermische
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bedingte Gefligednderung erfolgt, Uberwiegend keine signifikante plastische Dehnung
aufweisen.

Hauptforménderung

0.00

Bild 8: Hauptformanderung eines industriell umgeformten Automobilbauteils [118]

2.3.1 Einfluss des Widerstandspunktschweiens auf die Gefiigestruktur
von TRIP Stahlen

Im vorangegangenen Kapitel wurde bereits die thermische Stabilitdt des Austenits disku-
tiert. Bei einer schweiltechnischen Verarbeitung von TRIP Stahlen wird jedoch nicht nur
der Austenitgehalt durch den auftretenden Temperaturzyklus beeinflusst sondern die
gesamte Mikrostruktur. So wird beim Widerstandspunktschweif3en, bedingt durch die hohen
Abkihlraten des Schweillgutes (1000 °C/s -5000 °C/s [119]), die fir TRIP Stahle charakte-
ristische Geflgestruktur signifikant verandert. Dabei werden im Vergleich zu konventionel-
len Schmelzschweilverfahren durch die stark lokalisierte Aufschmelzung eine ortlich eng
begrenzte Warmeeinflusszone erzeugt.

Die Gefligeausbildung in der Schweilllinse wird im Wesentlichen durch die chemische
Zusammensetzung des Grundwerkstoffes und der Abkuhlgeschwindigkeit bestimmt [120].
Da nach Bhadeshia und Svennsson [121] die kritische Abkulhlrate zur Ausbildung von
Martensit bei TRIP Stahlen zwischen 45 °C/s und 150 °C/s liegt, besteht die Mikrostruktur
der Schweilllinse aus einem dendritischen Erstarrungsgefige mit Uberwiegend
Martensitanteilen [122]. Dies bestatigen metallographische Untersuchungen an wider-
standspunktgeschweil3ten TRIP Stahlen [123]. Dabei entsteht, bedingt durch den hohen
Kohlenstoffgehalt von TRIP Stahlen, ein vergleichsweise harter Martensit. Demzufolge
weisen TRIP Stahle im Flgebereich wesentlich hohere Hartewerte auf als Automobilstahle
mit vergleichbarer Grundwerkstofffestigkeit [119], [124]. Durch die lokal stark abweichenden
Maximaltemperaturen und Abkuhlraten ist fir die WEZ eine differenzierte Betrachtung
erforderlich, siehe Bild 9. So liegen bei Regionen nahe der Schweilllinse deutliche hdhere
Temperaturen und Abktihiraten vor als bei Regionen nahe dem Grundwerkstoff. Anzumer-
ken ist, dass sich das temperaturspezifische Materialverhalten der TRIP Stahle grundsatz-
lich nicht von dem konventioneller Stahle unterscheidet.
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Grundwerkstoff WEZ Schweilllinse

- IE

300°C 500°C 700°C 900°C 1530°C 1300°C 1100°C 700°C 500°C 300°C
Bild 9: Beispiel eines Temperaturfeldes beim Widerstandspunktschwei’en nach [125]

Bild 10 zeigt schematisch den Temperaturverlauf beim Widerstandspunktschwei3en [120]
und stellt ihn in Zusammenhang mit dem Zustandsschaubild eines CMnAI-TRIP Stahl dar.
Dabei ist zu berlicksichtigen, dass industriell eingesetzte TRIP Stahle im Allgemeinen einen
Kohlenstoffgehalt von maximal 0,2 % aufweisen. Zur Erlduterung der in der WEZ auftreten-
den Gefiigeausbildung ist darliber hinaus in Bild 11 ein Zeit-Temperatur-Umwandlungs-
schaubild (ZTU)-Schaubild fir einen CMnAI-TRIP Stahl nach [126] dargestellit.
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Bild 10: a) Schematische Darstellung des Temperaturzyklus beim Widerstandspunktschweien [120];
die unterschiedlichen Temperaturbereiche sind: 1 vollstdndige Schmelzung, 2 unvollstdndiges Schmel-
zen, 3 Uberhitzungs- und Grobkornzone, 4 Normalisierungszone, 5 unvollstandiges Umkristallisieren, 6
Anlasszone, b) Zustandsschaubild nach [114]

Die tg/5-Zeit, also die Zeit die bei der Abkihlung zwischen 800 °C und 500 °C vorliegt, kann
in Zusammenhang mit dem ZTU Schaubild eine Prognose der Gefligezusammensetzung
ermdglichen. Generell fihren dabei geringe tgis-Zeiten, wie sie beim Widerstandspunkt-
schweilen auftreten, zu einem groReren Anteil von Martensit im SchweiRgut und folglich zu
einer gréReren Harte im Flgebereich. Zu beachten ist, dass die Vorhersage des Gefiiges
nach dem Schweifprozess nur bedingt moglich ist, da beim Schweiflen und insbesondere
beim Widerstandspunktschweilen Bedingungen vorliegen, die durch konventionelle ZTU-
Diagramme nicht erfasst werden [127]. Flr eine prazisere Prognose der Gefiigestruktur
nach dem Schweilfen sind Schweil-ZTU-Diagramme erforderlich, die jedoch fir TRIP
Stahle in der Literatur nicht vorliegen.
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Bild 11: ZTU Schaubild mit Hartewerten eines CMnAI-TRIP Stahls nach [126]

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

=  Bei Erwarmung zwischen ca. 1000 °C (As - Temperatur) und der Schmelztemperatur
(Zone 1-3 in Bild 10a) wird die mehrphasige Gefiigestruktur vollstandig aufgelost. So
entsteht unterhalb des Schmelzpunktes Austenit mit, abhangig vom der Legierungszu-
sammensetzung (insb. Al), Anteilen an Ferrit. Bei der nachfolgenden schnellen
Abklihlung entsteht Uberwiegend Martensit sowie lediglich ein geringer Gehalt an
Bainit und Austenit [128]. Zusatzlich tritt eine Kornvergréberung auf. Diese
Gefligezusammensetzung kann auch durch die Auswertung der ZTU Schaubild von
TRIP Stahlen bestatigt werden, siehe Bild 10b. Gegenliber dem Grundwerkstoff
werden wesentlich hdhere Hartewerte erreicht.

] Durch eine Erwarmung auf eine Temperatur zwischen A; (ca. 700 °C) und As (ca.
1000 °C) (Zone 5 und 4 in Bild 1Oa)1, wobei A4 den Beginn der Umwandlung von Ferrit
in Austenit und Az das Ende dieser Umwandlung kennzeichnet, wird die
Gefugestruktur von TRIP Stahlen ebenfalls signifikant verandert. Bedingt durch die
relativ. hohen Abkihlraten beim Widerstandspunktschweilen entsteht hier eine
ferritisch-bainitisch-martensitische Gefiigestruktur mit nur geringen Austenitanteilen.
Der hier ausgebildete Martensit kann aufgrund eines Anlasseffektes eine geringere
Harte aufweisen als in der Schweillinse. Eine flr Widerstandspunktschweil3verbin-
dungen typische geringe KorngrofRe in der WEZ [129] ist auch fur TRIP Stahle zu
beobachten [123], [128]. Die Hartewerte in diesem Bereich liegen oberhalb des
Grundwerkstoffniveaus.

= Eine Warmebehandlung auf Temperaturen zwischen ca. 400 °C (Beginn des
Austenitzerfalls) und 700 °C (A1 - Bereich 5 in Bild 10a) fuhrt zu einem Zerfall des
Austenits in Ferrit und Karbid, wahrend der urspriingliche Ferrit- und Bainitanteil

' Die hier angegebenen A; und As-Temperaturen wurden aus einem ZTU Diagramm entnommen und
gelten daher nicht fir hohe Aufheizraten wie sie beim SchweilRen auftreten.
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weitestgehend unverandert bleibt, siehe auch [110], [112] [113]. Nach dem Abkuhlpro-
zess liegt somit eine ferritisch-bainitische Gefligestruktur mit geringen Austenitanteilen
vor. Die Harte ist geringfligig grofer als des Grundwerkstoffs.

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

Zu bericksichtigen ist, dass die 0.g. Aussagen sich vereinfacht auf Temperaturen beziehen
die dem Zustandsschaubild nach [114] bzw. dem ZTU Diagramm nach [126] entnommen
wurden. Diese Schaubilder gelten aber nicht fiir eine schnelle Erwarmung/Abkihlung wie
sie beispielsweise beim Schweillen auftreten. Flr eine prazise Betrachtung der Vorgange
beim Aufheizen und Abkiihlen unter Berlicksichtigung hoher Aufheiz- und Abkihlraten
waren Zeit- Temperatur- Austenitisierungsschaubilder (ZTA-Schaubilder) bzw. Schweil3-
ZTU Diagramme erforderlich [130], die jedoch fiir TRIP Stahle derzeit nicht vorliegen. Zur
Ermittlung der real vorliegenden Aci-, Acs-Temperatur sowie der Ms-Temperatur, insbeson-
dere wahrend eines schnellen Aufheiz- und Abkihlprozesses, kdnnen z.B. dilatometrische
Messungen [117], [131], [132] oder die Einsensor-Differenz-Thermoanalyse [133] genutzt
werden.

Bei der Gesamtbetrachtung der Literatur ist festzustellen, dass keine systematische
Analyse der Gefugestruktur hinsichtlich des Anteils sowie der Verteilung und Stabilitat des
Restaustenits in der WEZ und der Schweilllinse von widerstandspunktgeschweiften TRIP
Stahlen vorliegt. Weiterhin finden sich keine Angaben zu den Umwandlungstemperaturen
Act1 und Ags bei vergleichsweise hohen Aufheizraten wie sie beim Widerstandspunktschwei-
Ren auftreten kénnen. Unter Berlicksichtigung der Darstellungen zum Grundwerkstoff (insb.
TRIP-Effekt) kdnnen jedoch der Austenitgehalt und die Austenitstabilitat fir das Festigkeits-
und Dehnungsverhalten von PunktschweilRverbindungen prinzipiell von Bedeutung sein.

2.31 Mechanisch-technologische Eigenschaften von Widerstands-
punktschweifverbindungen aus TRIP Stahl

Die Ermittlung der mechanisch-technologischen Eigenschaften von Widerstandspunki-
schweillverbindungen ist fur die sichere Auslegung von Bauteilen und Baugruppen im
Rohkarosseriebau von wesentlicher Bedeutung. Dabei kann grundsatzlich zwischen den
lokalen mechanischen Eigenschaften, die sich aus dem Temperaturzyklus beim Schweifen
und der chemischen Zusammensetzung ergeben, und den globalen, d.h. fiir das Bauteil
bzw. die Schweillverbindung giiltigen mechanischen Kennwerten, unterschieden werden,
Bild 12.

WEZ SChWeIE“nse Globale mechanische Kennwerte

- | P m - Scherzugfestigkeit
— (max. ertragbare Kraft)
m _ - Verlangerung der Probe unter
e /, \ L Belastung

. - Ermldungsfestigkeit
- Dynamische Festigkeit

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

- FlieRgrenze

- Zugfestigkeit

- Verformungsfahigkeit

Bild 12: Differenzierung zwischen lokalen und globalen mechanischen Kennwerten von Widerstands-
punktschweilRverbindungen
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Generell unterscheiden sich die Einflussfaktoren auf die globalen mechanischen Kennwerte
von widerstandspunktgeschweif3ten TRIP Stahlen nicht von denen konventioneller Wider-
standspunktschweilverbindungen aus ein- oder zweiphasigen Werkstoffen. Die wichtigsten
EinflussgréRen sind nach [134], [135]:

=  Gefligeausbildung in der Fligestelle,

= Harte der WEZ und der SchweiRlinse,

=  Schweillpunktdurchmesser

= Zweiblech / Mehrblechverbindung,

=  Anzahl/Abstand der Schweil3punkte

=  Dicke der Uberlappten Blechteile

Ein wichtiges Hilfsmittel zur Sicherstellung der Qualitat von WiderstandspunktschweiRver-
bindungen ist die Analyse des Tragverhaltens durch die Ermittlung definierter Festigkeits-
kennwerte unter quasi-statischer Belastung. Um reproduzierbare Aussagen zum Festig-
keitsverhalten von Widerstandspunktschweiflverbindungen zu erhalten, wird haufig die
Scherzugpriifung verwendet [136], [137]. Die wichtigsten KenngréRen sind die Scherzug-
festigkeit und die Verlangerung der Probe. Dabei erlaubt die Scherzugfestigkeit eine
quantitative Beschreibung des Festigkeitsverhaltens von PunktschweilRverbindungen.
Hingegen kénnen durch die Analyse der Verlangerung der Probe lediglich qualitative
Aussagen zum Verformungsverhalten ermittelt werden [137]. TRIP Stahle weisen dabei
eine deutlich héhere Scherzugfestigkeit auf als andere hochfeste Stahle vergleichbarer
Grundwerkstofffestigkeit [138].

Fir die konstruktive Auslegung von Bauteilen sind im Allgemeinen die ertragbaren Span-
nungen und Dehnungen erforderlich. Diese kdnnen aufgrund der Geometrie von Scherzug-
proben (Uberlappverbindung) und des daraus resultierenden mehrachsigen Spannungszu-
standes [139] [140] nicht ohne erheblichen Aufwand ermittelt werden. Bild 13 fasst zur
Verdeutlichung die auftretenden Krafte im Scherzugversuch zusammen. Demnach erfolgt
mit ansteigender Last zunachst eine Ausrichtung der Bleche und des Schweil3punktes auf
der Kraftwirkungslinie und eine Rotation des Schwei3punktes um den Winkel ¢. Durch

diese Rotation entsteht neben der Scherkraft F, eine Kopfkraft F' im Bereich der Flige-

stelle, die mit zunehmendem Rotationswinkel ansteigt [140]. Somit wirkt in der Schweil3lin-
se Uberwiegend eine Scherzugkraft, wahrend am Ubergang WEZ/Grundwerkstoff eine
Uberlagerte Scher- und Kopfbelastung auftritt [141] (Bild 13b), wobei die Einzellbleche einer
Zugkraft (A) ausgesetzt sind. Adib und Jeong [142] ermittelten mittels FE-Simulation die
Spannung in Langsrichtung und Dickenrichtung einer Scherzugprobe, siehe Bild 13d, wobei
ersichtlich wird, dass die Spannungen am Kerbbereich am héchsten sind. Untersuchungen
von Crostack [143] sowie Chandel und Garber [144] zeigen weiterhin, dass die Scherzug-
festigkeit maRgeblich durch die in der WEZ vorliegende Gefligestruktur bzw. durch die
mechanischen Eigenschaften der WEZ bestimmt wird. So flihrt ein Geflige mit hoher Harte
(z.B. Martensit) zu einer héheren Scherzugfestigkeit als weichere Gefiige (z.B. Bainit,
angelassener Martensite).

Da das Festigkeits- und Bruchverhalten von Punktschweilverbindungen wie dargestellt
wesentlich durch die Gefuigestruktur und die mechanischen Eigenschaften der Schweif3lin-
se und der WEZ bestimmt wird, kann in Hinblick auf TRIP Stahle die Beriicksichtigung des
fur den TRIP-Effekt mafigeblichen Restaustenitgehaltes und der Restaustenitstabilitat in
diesen Bereichen bedeutsam sein. Jedoch zeigt die Literaturauswertung [122], [123], [138],
[145], dass zum Einfluss dieser Parameter auf das Festigkeits- und Bruchverhalten wider-
standspunktgeschweildter TRIP Stéhle keine Ergebnisse vorliegen.
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©)

Spannungen in Langsrichtung der Probe

A

Spannungen in Blechdickenrichtung
Druckspannungen

Zugspannungen/

F¢
Bild 13: a) und b) Beanspruchung von Punktschwei3verbindungen im Scherzugversuch (F1 < F2)

[141], c) Spannungen am Schweipunkt in Léangsrichtung der Probe und in Blechdickenrichtung nach
[142]

Die Charakterisierung und Prognose des Versagensverhaltens von PunktschweilRverbin-
dungen unter verschiedenen Belastungsarten ist fir die sichere Auslegung im Rohkarosse-
riebau ebenfalls von groRer Bedeutung. Da die Ermittlung von experimentellen Kennwerten
hinsichtlich der Spannungsverteilung durch die Probengeometrie nicht ohne erheblichen
Aufwand zu realisieren ist, werden hierfir haufig numerische Simulationsmodelle verwen-
det. Radakovic und Tumuluru [146] entwickelten ein vereinfachtes 3D-FE Modell zur
Analyse des Bruchverhaltens von Punktschweilverbindungen unter der Annahme eines
homogenen Werkstoffverhaltens in der gesamten Scherzugprobe. Fir die Bewertung des
Bruchverhaltens wurde u.a. die Verformungsfahigkeit herangezogen. Sommer [147]
entwickelte ein 3D-FE-Modell zur Vorhersage des Verformungs- und Versagensverhaltens
im Crashfall unter Einsatz von Materialparametern der WEZ und der Schweilllinse. Unter-
suchungen von Nielson [148] beziehen sich auf die Analyse des Bruchverhaltens und der
Vorhersage der maximalen Belastungen bei unterschiedlichen Probengeometrien. Dabei
wurde u.a. das Dehnungsverhalten im Auskndpfbruch qualitativ dargestellt. Lin et al. [149]
sowie Pan und Sheppard [150], entwickelten auf Basis der plastischen Dehnung im Bereich
der Flgestelle 2D- und 3D-Modelle zur Charakterisierung des Versagensverhaltens von
Punktschweiflverbindungen unter zeitlich veranderlicher Belastung.

Mazzaferro et al. [151] erstellten FE-Simulationsmodelle fir Kopf- und Scherzugproben die
mittels Rihrreibpunktschweilen hergestellt wurden. Die Autoren analysierten die Span-
nungsverhaltnisse an der Flgestelle und stellten die Kraft-Verldngerungskurven gegen-
Uber. Dabei wurden relative grofe Abweichungen zwischen Experiment und Simulation
festgestellt. Weiterhin konnte durch das Fehlen eines Versagenskriteriums das Bruchver-
halten nicht analysiert werden. Die Literaturauswertung [152] - [156] zeigt weiterhin, dass
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Uberwiegend die experimentell bestimmten Kraft-Verlangerungskurven als Vergleichskrite-
rium zur Bewertung der FE-Simulationsmodelle verwendet werden. Anzumerken ist jedoch,
dass dadurch ausschlief3lich das globale Verhalten verglichen wird und lokale Kriterien wie
das Dehnungsverhalten keine Berlicksichtigung finden.

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

2.3.1.1 Dehnungsverhalten von WiderstandspunktschweiBverbindungen

Das Dehnungsverhalten von Widerstandspunktschweilverbindungen wird maRgeblich
durch die Interaktion der Spannungsverhaltnisse am SchweilRpunkt sowie durch die
Gefligeausbildung bzw. die mechanischen Eigenschaften der WEZ, der Schweillinse und
des Grundwerkstoffes bestimmt. Erste Ansatze zur Bestimmung der lokalen Dehnungen im
Bereich des Schweil3punktes erfolgt mittels Dehnungsmessstreifen (DMS), die an der
Oberflache der Probe in verschiedenen Bereichen der Schweillverbindung angebracht
wurden [157], [158], [159]. Untersuchungen von Sakai et al. [158] an einer Scherzugprobe
aus einem Tiefziehstahl bei verschieden hohen Belastungen zeigen, dass die maximale
Oberflachendehnung in Zugrichtung nicht im Schweif3punkt, sondern 3 mm - 4 mm von der
Schweildlinsengrenze entfernt vorliegt. Weiterhin konnte nachgewiesen werden, dass zu
Beginn der Messung fir den Bereich der maximalen Dehnung (4 mm von der Linsengrenze
entfernt) zunachst eine negative Dehnung (Stauchung) auftritt. Bei zunehmender Belastung
und damit verbundener Ausrichtung der Probe (siehe Bild 13) wird die Dehnung positiv und
steigt exponentiell an, Bild 14a.

a) 3000 b) 6000 )
=z
5 —
RHF\D =
2
2000 5 ﬁ v
“?/-\ 4[’\!’\{\ & /
o
2 1000 3000
2 7
=1 /
C
E 2000
3
. ©
Messstelle ®
B Schweilpunkt
-1000 1 1 L 1 L 1 T T T t T T T
0 4 08 12 2,5 2015 1,0 05 0,0 -0,5-1,0-15-2,0 2,5
Kraft in kN Dehnung, %o ——

Bild 14: Dehnungsverhalten von einschnittigen Widerstandspunktschweiverbindungen aus verschie-
denen niedriglegierten Stahlen im Scherzugversuch a) KBCF45 [158], b) Tiefziehstahl [159]; die Lage
der DMS ist schematisch wiedergegeben
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Birkel [159] zeigte mittels ReiBlack und DMS an einem widerstandspunktgeschweif3ten
Tiefziehstahl den Zusammenhang zwischen der auReren Kraft und den resultierenden
Oberflachendehnungen fiir verschiedene Bereiche und Richtungen am Schweilpunki,
siehe Bild 14b. Zum einen konnte dadurch festgestellt werden, dass sich die Verformungs-
zone mit zunehmender Kraft ausweitet. Zum anderen konnte nachgewiesen werden, dass
bei einer Kraft von > 2 kN sowohl ,oberhalb“ des Schweipunktes (Messstelle 1, Bild 14b)
als auch ,unterhalb“ des SchweilRpunktes (Messstelle 2, Bild 14b) positive Dehnungen in
Zugrichtung auftreten.

Neben dem Einsatz von DMS eignet sich fiir die Ermittlung von Dehnungen in ortlich eng
begrenzten (Schweil-)Zonen die optische Dehnungsmessung. Fabrégue et al. [160]
zeigten beispielsweise fir laserstrahlgeschweillte punktférmige Schweildverbindungen,
dass mittels dieser Technik sowohl die Dehnungen im Schweif3gut als auch in der WEZ bei
einwirken einer aulReren Belastung quantifiziert werden kdnnen. Zusatzlich wurden diese
Ergebnisse in numerische Simulationsmodelle als Referenzdaten integriert. Zum Deh-
nungsverhalten von WiderstandspunktschweiRverbindungen unter Verwendung von
optischen Dehnungsmessungen liegen derzeit nur wenige aussagekraftige Ergebnisse vor.
In [161] erfolgt an Widerstandspunktschwei3verbindungen der Vergleich von optischen
Dehnungsmessungen mit Ergebnissen aus numerischen Simulationen. Dabei konnte eine
relativ gute Ubereinstimmung der Ergebnisse festgestellt werden. Lei et al. [162] ermittelten
Dehnungsfelder fiir einen widerstandspunktgeschweiflten Dualphasenstahl. Dabei zeigte
sich, dass im Bereich der Kerbe eine Dehnungskonzentration auftritt, wahrend die Schweil3-
linse nahezu unverformt bleibt. Weiterhin konnte nachgewiesen werden, dass die Oberfla-
chendehnung am Ubergang WEZ/Grundwerkstoff am gréRten ist. Die optischen Dehnungs-
feldmessungen wurden anschlieBend als Referenzdaten fir numerische Simulationen
verwendet.

Die Literaturauswertung verdeutlichen zum einen, dass keine systematischen Untersu-
chungen zum Dehnungsverhalten von WiderstandspunktschweilRverbindungen mittels
optischer Dehnungsmessung insbesondere an TRIP Stahlen vorliegen. Zum anderen zeigt
sich, dass solche Messungen grundsatzlich als Eingangs- und Referenzdaten fir numeri-
sche Simulationen des Versagensverhaltens dienen kdnnen.

2233 Lokale mechanisch-technologische Kennwerte von Widerstandspunkt-
schweiBverbindungen

Die Kenntnis des Festigkeits- und Bruchverhaltens sowie des Dehnungsverhaltens sind
wichtige Faktoren fir den industriellen Einsatz von PunktschweilRverbindungen. Wie oben
dargestellt sind dabei die Gefligeausbildung und die mechanischen Kennwerte des Grund-
werkstoffes sowie insbesondere der Schweilllinse und der WEZ von Ubergeordneter
Bedeutung. Die mechanischen Kennwerte des Grundwerkstoffes lassen sich vergleichs-
weise einfach durch Zugversuche ermitteln. Die Herausforderung liegt daher vielmehr bei
der Bestimmung der lokalen mechanischen Kennwerte der WEZ und der Schweilllinse.
Grundsatzlich besteht auch firr diese Bereiche die Mdglichkeit Miniaturzugproben heraus-
zuarbeiten. Jedoch ist diese Methode relativ aufwendig und aus fertigungstechnischen
Griinden fiir PunktschweiRverbindungen nur eingeschrankt anwendbar. Tao et al. [163],
[164] verwendeten Miniaturzugproben in Kombination mit optischen Dehnungsmessungen
um die mechanischen Kennwerte der WEZ und der Schweillinse eines Dualphasenstahles
(HCT600X) zu ermitteln. Die Ergebnisse dieser Untersuchungen sind in Bild 15 zusammen-
fassend dargestellt.
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Weiterhin wiesen Tao et al. [164] nach, dass der lokale E-Modul fiir die drei Bereiche der
Flgestelle (GW, WEZ, Schweilllinse) konstant auf einen Niveau zwischen 190 GPa und
240 GPa liegt.
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Bild 15: Wahre Spannungs-Dehnungs- Bild 16: Wahre Spannungs-Dehnungskurven der WE
kurven der WEZ und des Schweil3gutes fiir und des SchweiRgut fiir einen Dualphasenstahl
einen Dualphasenstahl (HCT600X) nach (HCT600X) nach [147]

[164]

Die lokalen mechanischen Kenndaten der WEZ kénnen auch durch Simulation der
Gefugestruktur bestimmt werden. So erzeugte Sommer [147] fUr einen Dualphasenstahl
(HCT600X) durch spezielle Warmebehandlungsprozeduren (Gleeble-Versuche) Zugproben
mit Eigenschaften des Schweillgutes und der WEZ. Die ermittelten wahren Spannungs-
Dehnungskurven der WEZ und des Schweil3gut sind Bild 16 aufgezeigt. Ein Vergleich mit
den Ergebnissen von Tao et al. [164] zeigt eine relativ gute Ubereinstimmung fiir die WEZ
und das Schweifdgut (Abweichung < 20 %). Fur den in dieser Arbeit verwendeten TRIP
Stahl HCT690T wurden von Kiel3ling et al. [165] ebenfalls durch Gleeble-Versuche die
mechanischen Eigenschaften sowohl der Schweilllinse als auch der WEZ Uber einen
weiten Temperaturbereich bestimmt, siehe Bild 17. Anzumerken ist, dass die Abkuhlge-
schwindigkeiten der jeweiligen Proben nicht angegeben wurden

Zuniga und Sheppard [166] ermittelten durch speziell praparierte widerstandspunktge-
schweillte Einblechproben (gekerbte Zugproben) die wahren Spannungs-Dehnungskurven
fur zwei Bereiche der WEZ. In Hinblick auf die mechanischen Kennwerte der WEZ verdeut-
licht diese Arbeit jedoch, dass fiir die WEZ durch die dargestellten Methoden lediglich
Ergebnisse mit eingeschrankter Aussagekraft ermittelt werden kénnen. So ist aufgrund des
hohen Hartegradienten in der WEZ davon auszugehen, dass die lokalen Spannungs-
Dehnungskurven, abhangig vom Abstand zum Schweilllinsenrand, wesentlich starker
variieren als dargestellt.

In verschiedenen Arbeiten [139], [166] wird zur Beschreibung der lokalen mechanischen
Kennwerte der einzelnen Bereiche der PunktschweilRverbindung der Zusammenhang der
Harte und der Festigkeitskennwerte (Rpo,2, Rm) verwendet. Die Harte, welche sehr lokal und
vergleichsweise einfach zu ermitteln ist, stellt somit eine weitere Mdglichkeit dar, lokalisiert
die mechanischen Eigenschaften der Punktschweillverbindung zu bestimmen. Dabei
kénnen neben dem beispielsweise in [166], [167] ermittelten empirischen Zusammenhang
zwischen der Harte und den Festigkeitskennwerten auch aus dem mechanischen
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Bild 17: Technische Spannungs-Dehnungskurven nach Erwarmung auf unterschiedliche Spitzen-
temperaturen fiir den TRIP Stahl HCT690T [165]

Verhalten des Werkstoffes im Eindringversuch die Festigkeitskennwerte abgeleitet werden.
Das Potential dieser Methode fir die verschiedenen Bereiche von Schweil3verbindungen ist
z.B. in [168], [169] aufgezeigt. Chung et al. [170] bestimmte durch die numerische Simulati-
on des Eindringverhaltens wahre Spannungs-Dehnungskurven fiir das Schweilgut und
verschiedene Bereiche der WEZ fiir eine mittels MSG-Schweilen gefiigte Verbindung aus
einem Dualphasenstahl (HCT600X). Fir die WEZ konnten hier deutlich aussagekraftigere
Ergebnisse gewonnen werden als durch die Arbeiten von [164] und [147]. Rao et al. [171]
bestimmte durch Einsatz der Software ,Indent-Analyser® wahre Spannungs-
Dehnungskurven fir ReibriihrschweilRverbindungen aus Aluminium aus Eindringversuchen.
Der Vergleich der Ergebnisse mit Miniaturzugversuchen fiir das Schweillgut und den
Grundwerkstoff zeigte relativ gute Ubereinstimmungen. Fir WiderstandspunktschweiRver-
bindungen liegen hingegen kaum aussagekraftige Ergebnisse vor. Lediglich Kong et al.
[172] ermittelten durch die numerische Simulation des Eindringverhaltens die wahren
Spannungs- Dehnungskurven der WEZ und des SchweilRgutes fur einen niedriglegierten
Stahl.

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass prinzipiell verschiedene Methoden
existieren die lokalen Eigenschaften von WiderstandspunktschweiRverbindungen zu
ermitteln, jedoch derzeit keine Untersuchungsergebnisse zu widerstandspunktgeschweil3-
ten TRIP Stahlen vorliegen.
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3 Versuchsdurchfiihrung

Im Fokus dieser Arbeit stehen zum einen der Einfluss des Temperaturzyklus beim Wider-
standsschweilen auf den Austenitgehalt und die Austenitstabilitdt von TRIP Stahl. Fir
diese Aspekte werden sowohl in-situ als auch ex-situ Messungen mittels hochenergetischer
Synchrotronstrahlung durchgefiihrt. Zum anderen werden aufbauend auf diesen Untersu-
chungen die resultierenden lokalen mechanischen Kennwerte der gesamten Fligezone
durch Anwendung verschiedener Methoden bestimmt und in numerische Simulationen
implementiert. SchlieRlich erfolgt die Bewertung der Ergebnisse durch die Gegeniiberstel-
lung der Ergebnisse von FE-Simulationen mit dem real vorliegenden Bauteilverhalten. Die
im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten Untersuchungen sind in Bild 18 zusammenfas-

send dargestellt.

fiir den Grundwerkstoff

Analyse des Austenitgehaltes und -stabilitat Untersuchung der thermischen Stabilitit des Austenits

: :

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

Einfluss des simulierten Temperaturzyklus auf die mechanischen Eigenschaften

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

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

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

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

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

Implementierung der lokalen mechanischen Kennwerte in
numerische Simulationsmodelle

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

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

Bild 18: Darstellung des Versuchsprogramms und des methodischen Vorgehens
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31 Versuchswerkstoff

Fir die Charakterisierung des Umwandlungsverhaltens und der Analyse von lokalen
mechanischen Kennwerten im Fligebereich wird ein verzinkter kaltgewalzter CMnAI-TRIP
Stahl (Werkstoffnummer 1.0947) mit einer Blechdicke von 1 mm verwendet. Der genutzte
TRIP Stahl, im Folgenden als HCT690T bezeichnet, ist hochfest, gut kaltumformbar und
besitzt aufgrund seines relativ hohen Kohlenstoffgehaltes nur eine bedingte Schweilleig-
nung. Ein Auszug der durch Funkenspektralanalyse ermittelten chemischen Zusammenset-
zung ist in Tabelle 1 dargestellt, eine Auflistung der mechanischen Kennwerte nach DIN EN
10336 [173] ist in Tabelle 2 zu finden.

Tabelle 1: Auszug der mittels Funkenspektralanalyse bestimmten chemischen Zusammensetzung in in
Gew.-%

C Mn Cr Al Si Ni Cr P Mo Fe CEViw®

0,22 | 1,7 | 002 | 125 | 0,09 | 0,022 | 0,022 | 0,0115 | <0,01 Rest 0,51

Tabelle 2: Mechanische Kennwerte fur den TRIP Stahl HCT690T nach DIN EN 10336 [173]

Rpo2 in Rn in MPa Aso in % Kaltverfestigungsexponent
MPa (Mindestwert) | (Mindestwert) n-Wert (Mindestwert)
430 bis 550 690 23 0,18

Von Bedeutung ist weiterhin, dass dieser TRIP Stahl in einem unverformten Ausgangszu-
stand vorliegt. Nach [118] sind groRe Teile der Flansche von Bauteilen der Rohkarosserie
haufig lediglich elastisch verformt, so dass hier keine signifikante Reduzierung des ur-
spriinglichen y-Gehaltes vor dem eigentlichen PunktschweilRprozess erfolgt. Demzufolge
kann durch Nutzung eines unverformten TRIP Stahl Grundwerkstoffes die Entwicklung des
Austenitgehaltes in der WEZ auch in Hinblick auf das reale Bauteilverhalten weitestgehend
abgebildet werden. Zustandsschaubilder fir CMnAI-TRIP Stahle mit jeweils einer chemi-
schen Zusammensetzung, die der des in dieser Arbeit verwendeten CMnAI-TRIP Stahls
vergleichbar sind, kénnen Bild 19 und Bild 20 entnommen werden. Ein ZTU Schaubild nach
[126] ist in Bild 11 gezeigt.

3.2 Experimentelle Versuchsdurchfiihrung

3.21 Metallographie und Mikrobereichsanalyse

Zur Bestimmung der Gefugestruktur und insbesondere des Austenitgehaltes wird in dieser
Arbeit die Farbniederschlagsatzung nach Klemm angewendet (siehe [174]). Bei dieser
Atzmethode erfolgt die Farbung der anodischen, a-Bereiche (Ferrit: blau/braun, Bainit:
dunkelbraun), wahrend die y-Bereiche ungefarbt, d.h. weil3, erscheinen. Der Austenitgehalt
wird schlief3lich durch die Ermittlung der Flachenanteile bestimmt. Anzumerken ist, dass
aufgrund der geringen Potentialdifferenz zwischen Austenit und Martensit keine eindeutige
Unterscheidung dieser Gefligebestandteile mdglich ist

% International Institute of Welding, CEV = %C + %Mn/6 + (%Cu + %Ni)/15 + (%Cr + %Mo + %V)/5
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Bild 19: Zustandsschaubild fur einen CMnAI-TRIP Stahl mit einer dem 0.g. Untersuchungswerkstoff
vergleichbaren chemischen Zusammensetzung [114]
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Bild 20: Zustandsschaubild fiir einen CMnAI-TRIP Stahl mit einer dem o.g. Untersuchungswerkstoff
vergleichbaren chemischen Zusammensetzung bei variablem Aluminiumgehalt [117]

Zur Bewertung der Austenitmorphologie und der AustenitkorngréRe im Grundwerkstoff wird
die Transmissionselekironenmikroskopie (TEM) verwendet. Zusatzlich erfolgt eine qualitati-
ve Bewertung der Korngrofie und Kornorientierung im Grundwerkstoff und in der WEZ einer
WiderstandspunktschweiRverbindung aus o.g. TRIP Stahl mittels der EBSD-Technik
(Electron backscatter diffraction). Die TEM-Analysen erfolgen fir die in Bild 21 dargestellten
Bereiche einer bis zum Versagen belasteten Zugprobe. Die EBSD-Untersuchungen an der
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Widerstandspunktschweil3verbindung werden fiir den in Bild 22 markierten Bereich durch-
gefuhrt.

TEM

i ISchiNeIlSlm

Bild 21: Schematische Lage der Messstellen Bild 22: Lage des Messbereiches fiir die EBSD

an einer Zugprobe fiir die TEM- Analysen Analysen an einer realen Widerstandspunktschweil3-
verbindung aus den o.g TRIP Stahl, Linsendurch-
messer entsprach 5 mm

Die Ermittlung der Hartewerte fir die WiderstandspunktschweilRverbindung erfolgt unter
Verwendung der Vickers-Hartepriifung gemalt DVS Merkblatt DVS 2916-4 [175] bei einer
Kraft von 4,903 N (HVO0,5).

3.2.2 Mechanisch-technologische Priifung
3.2.2.1 Zugversuche und Scherzugpriifung

Fir die in-situ Phasenanalyse im Zugversuch sowie fir die Zugproben aus den Ofen-/
Gleeble-Versuchen werden hydraulische Zugmaschinen verwendet. Die Zugpriifung erfolgt
einheitlich mit einer Prifgeschwindigkeit von 0,01 mm s” bei Raumtemperatur. Fur die
qualitative Bewertung der Phasenumwandlung wird ein stufenartiger Zugversuch genutzt,
bei dem zunachst kraftgeregelt (elastischer Bereich) und anschlieRend weggeregelt
(plastischer Bereich) gearbeitet wird, detaillierter wird hierauf in Kap. 3.2.4.1 eingegangen.
Die verwendeten Probengeometrien sind zusammenfassend in Bild 23 wiedergegeben. Fur
die in-situ Phasenanalyse im Zugversuch sowie fir die Ofenversuche wurde die Geometrie
nach Bild 23a verwendet. Die zweifache Taillierung erfolgte mit dem Ziel unterschiedliche
Spannungs-/Dehnungsverhéltnisse in der Probe zu erzeugen. Um moglichst hohe Abkuhl-
raten bei den Gleeble-Versuchen zu gewahrleisten, wurde eine abweichende Geometrie
nach Bild 23b genutzt. Durch die breiten Spannbereiche kann die Warme effektiver aus der
Probe in die Einspannvorrichtung der Gleeble-Anlage abgefihrt werden.
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Bild 23: Probenformen fiir die Zugprufung a) ex-situ/in-situ Versuche b) Gleeble-Versuche

Die in dieser Arbeit dargestellten Ergebnisse der Zugpriifung werden Uberwiegend in Form
der wahren Spannung bezogen auf die wahre Dehnung dargestellt. Dabei erfolgt die
Ermittlung der wahren mechanischen Kennwerte durch den in Gleichung 2 und Gleichung 3
[176] beschriebenen Zusammenhang:

o,=0(l+¢) Gleichung 2
p=In(l+¢) Gleichung 3

Dabei entsprechen o und € der technischen Spannung bzw. der technischen Dehnung. Zu
beachten ist, dass fir die Auswertung der Zugversuche einheitlich die GleichmafRdehnung
bzw. die wahre Spannung bei Erreichen der GleichmaRdehnung als Vergleichskriterien
genutzt wird.

Basierend auf den wahren Spannungen und Dehnungen kann der Kaltverfestigungsexpo-
nent (n-Wert) wie folgt bestimmt werden:

_ dInoy, Gleichung 4

dng

Um Referenzdaten fiir die mechanischen Kennwerte von Widerstandspunktschweiverbin-
dungen zu erhalten, werden Scherzugversuche in Anlehnung an DIN EN ISO 14323 [177]
durchgefiihrt. Die Scherzugpriifung wird genutzt, da sie die am haufigsten in der Praxis
angewendete zerstorende Priifmethodik zur quantitativen Bewertung der Festigkeit von
PunktschweiRverbindungen ist [136], [137]. Die hierfur verwendete Probengeometrie ist in
Bild 24 dargestellt. Fur die Herstellung der Schweil3proben wurde eine Roboterschweild-
zange (C-Zange) mit servo-motorischer Krafterzeugung im MF-DC Betrieb verwendet. Die
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verwendeten Schweillparameter sind in Tabelle 3 wiedergegeben. Die Schweillparameter
werden dabei so gewahlt, dass ein Punktdurchmesser von 5 mm vorliegt.

175

35

:

O

Schweilpunkt

)

T 35

Bild 24: Probenform fir die Scherzugversuche einer Widerstandspunktschweilverbindung

Tabelle 3: SchweilRparameter und Elektrodenkappe zur Herstellung der Scherzugproben mit einem
Punktdurchmesser von 5mm

Elektrodenkraft | Schweilstrom Schweilzeit Vor-/Nachhaltezeit | Elektrodenkappe
in kN in kKA inms inms

3,5 7,20 260 60/100

F1s (Arbeitsflache
5 mm)

Um eine zuverlassige Ermittlung der wahren und der technischen Dehnungskennwerte mit
hoher Ortsauflésung im Zugversuch sowie im Scherzugversuch zu gewabhrleisten, werden
optische Dehnungsfeldmessungen mit dem ARAMIS-System durchgefiihrt. Der Versuchs-
aufbau ist in Bild 25 schematisch fiir den Scherzugversuch dargestelit.

630 mm

Spiegel Digitalkamera — |

J. Riickseite

Scherzugprobe
Einspannbacke

X
(Zugrichtung)

Bild 25: Versuchsaufbau fiir die Dehnungsfeldanalyse; links: Ausschnitt einer Probe mit Dehnungsfeld

Die Berechnung des lokalen Dehnungsverhaltens erfolgt dabei durch Auswertung eines vor
der Messung auf der Probenoberflache aufgetragenen stochastischen Musters. Hierzu wird
das unverformte Ausgangsmusters mit dem fir den jeweiligen Messzeitpunkt spezifischen
verformten Muster verglichen und aus den ortlichen Veranderungen die resultierenden
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Oberflachendehnungen der Proben bestimmt. Die Stereobildaufnahmen ermdglichen eine
dreidimensionale Auswertung des Verformungsverhaltens. Durch eine spezielle Anlagen-
konfiguration bei der ein Spiegelsystem genutzt wird, kann dabei sowohl die Vorderseite als
auch die Rickseite der Probe analysiert werden.

Fir die Charakterisierung des Dehnungsverhaltens der Scherzugproben und der Zugpro-
ben wurde einheitlich die Dehnung in Zugrichtung (x-Richtung, Bild 25) &x bzw. ¢4 ermittelt.
Die an unbelasteten Proben ermittelte Messabweichung des Systems betrug dabei weniger

als £0,2 %. Die Untersuchungen erfolgten bei einer Messrate von 1 Hz.

Um die mittels der optischen Dehnungsfeldanalyse bestimmten Ergebnisse der Scherzug-
proben flr geringe Dehnungen zu verifizieren, werden zusatzlich Messungen mittels
Dehnungsmessstreifen (DMS) durchgefiihrt. Die DMS werden in den Bereich der maxima-
len Dehnung, d.h. oberhalb des Schweipunktes (Punkt7 in Bild 26), positioniert. Die
Ermittlung der lokalen Dehnung erfolgt mit einer Messrate von 1000 Hz, bei einer Scher-
zuggeschwindigkeit von 0,01 mm s”. Anzumerken bleibt, dass aufgrund der relativ gro3en
Messflache des DMS (ca. 4 mm x 6 mm) nicht gewahrleistet werden konnte, dass aus-
schlief3lich der Bereich der maximalen Dehnung erfasst wird.

20 mm : \I. ;

S 0911305

Bild 26: Lokale Dehnungsmessungen mittels DMS; links Ausschnitt mit der Lage des DMS

3.222 Instrumentierte Eindringpriifung

Fir die Ermittlung der lokalen Spannungs-Dehnungskurven fiir den Bereich der WEZ und
der Schweilllinse wird die instrumentierte Eindringprifung herangezogen. Im Rahmen
dieser Priifung erfolgt ein zyklisches Eindringen eines kugelférmigen Diamant-Prifkdrpers
(Radius 200 pym) in die Probenoberflache (Querschliff) einer Punktschweillverbindung mit
einem Linsendurchmesser von 5 mm, siehe auch Bild 27.
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Grundwerkstoff WEZ Schweillinse

Bild 27: Querschliff einer mittels instrumentierter Eindringpriifung analysierten Widerstandspunkt-
schweillverbindung aus dem o.g. TRIP Stahl, Punktdurchmesser = 5 mm

Durchgefiihrt werden die Versuche mit einem Zwick-Hartemesssystem, ausgestattet mit
einem 200 N Hartemesskopf. Die im Hartemesskopf integrierte Eindringtiefenmesseinrich-
tung hat eine Messauflésung von 20 nm. Um reprasentative Ergebnisse zu erzielen,
erfolgen die Eindringversuche sowohl in der Schweillinse und der WEZ als auch verglei-
chend in dem Grundwerkstoffbereich. Der Abstand zwischen den Eindriicken betragt
jeweils 400 uym. Bild 28 zeigt exemplarisch den Kraft-Zeit a) und den Kraft-Weg-Verlauf b)
wahrend des Eindringversuches.

a) 100 ;—— . . . . b) 100 . . . .

80 | E

Karft in N
Kraft in N

40 E

20 4

0
0 250 500 750 1000 1250 1500
Zeitins Eindringtiefe in um

25

Bild 28: a) Kraft-Zeit-Verlauf und b) Kraft-Weg-Verlauf (Messpunkt in der Schweillinse) bei der
instrumentierten Eindringprifung

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

Um die mechanischen Kennwerte sowie die Entwicklung des Austenitgehaltes im Bereich
der WEZ einer Widerstandspunktschweilverbindung naherungsweise bestimmen zu
kénnen, werden durch eine gezielte Warmebehandlung Zugproben mit modifizierter
Gefuigestruktur hergestellt. Da die im Widerstandspunktschweillprozess auftretenden
hohen Aufheiz- und Abklhlraten nicht durch eine einzelne Methodik nachgestellt werden
konnten, werden zur Analyse hoher Aufheizraten Gleeble-Versuche genutzt. Zur Bewertung
hoher Abkihlraten erfolgen Ofenversuche mit Abschreckung der Proben in Eiswasser.

Die Gleeble-Versuche werden mit einem Gleeble 3500-System von Dynamic Systems
durchgeflihrt. Mit dieser Anlage werden die in Bild 23b dargestellten Zugproben geregelten
und definierten Aufheiz- und Abkihlzyklen unterzogen, die mit einem Thermoelement
Uberpruft werden. Fur die in dieser Arbeit durchgefuhrten Untersuchungen werden die
Proben mit einem Heiztransformator mit einer Aufheizgeschwindigkeit von ca. 1200 °C/s
erwarmt. Die Warmeableitung erfolgt anschliefend Uber die Spannbacken ohne eine aktive
Klhlung. Die Proben befinden sich wahrend der Messungen in einer geschlossenen
Arbeitskammer, welche zuvor evakuiert und mit dem Schutzgas Argon gespllt wird. Da die
Probenvorbereitung und die Versuchsdurchfiihrung einen erheblichen Aufwand bedeuten,
werden lediglich zwei Proben mit einer Spitzentemperatur von 1200 °C bzw. 500 °C
realisiert. Diese Temperaturen werden gewahlt, da sie die jeweiligen Randbereiche der
Schweilllinse (Bereich nahe der Schweilllinse und Bereich nahe dem Grundwerkstoff)
abbilden. In diesen Versuchen werden zusatzlich die Warmedehnungen als Funktion der
Abkiihlgeschwindigkeit, so genannte Dilatometerkurven, sowohl fur den Aufheiz- als auch
fur den Abkuhlprozess ermittelt. Basierend auf den Warmedehnungen werden die a — vy
Phasenumwandlungen sowie eine mogliche y — aw hinsichtlich ihrer Starttemperaturen in
Anlehnung an [117], [131], [132] analysiert.

Zur Ermittlung der a — y Phasenumwandlungen wurde zuséatzlich die Einsensor-Differenz-
Thermoanalyse nach [133] genutzt. Bei diesem Verfahren werden Festphasenumwandlun-
gen anhand der Veranderungen der Steigung dT/dt eines gemessenen Temperaturverlaufs
aufgrund der Phasentransformation quantifiziert. Dabei wird die Veranderung der Steigung
dT/dt gegenliber einem umwandlungsfreien Referenztemperaturzyklus durch Differenzbil-
dung bestimmt. Als Referenzfunktion wird in dieser Arbeit eine lineare Interpolation des
gemessenen Temperaturverlaufs genutzt.

Um die in den Gleeble-Versuchen nicht realisierbaren hohen Abkihlraten zu erhalten,
werden zusétzlich Ofenversuche durchgefiihrt. Hier werden die in Bild 23a dargestellten
Zugproben zunachst in einem Infrarotofen (Juve H-Mat 221) mit vergleichsweise geringer
Aufheizrate (< 50/s) erwarmt. Durch das nachfolgende Abschrecken in Eiswasser kdnnen
dann die angestrebten hohen Abkiihlraten erzeugt werden. Die vorliegenden Spitzentempe-
raturen und Abkihlraten werden durch Messungen mittels Thermoelementen (Messrate
100 Hz), welche im taillierten Bereich der Proben angebracht werden, dokumentiert. Um
eine moglichst umfangreiche thermische Simulation der WEZ von Widerstandspunkt-
schweillverbindungen zu gewahrleisten, werden in Anlehnung an Bild 9 vier unterschiedli-
che Spitzentemperaturen (500 °C, 700 °C, 900 °C und 1200 °C) gewahlt.

Um reale Temperaturzyklen, wie sie beim Widerstandspunktschweillen auftreten, als
Vergleichsdaten fiir die thermisch simulierten Zugproben zu ermitteln, wird die Simulations-
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software Sorpas (Version 6.03) verwendet. Als Eingangsdaten fir die Simulation werden die
0.g. Schweillparamter genutzt. Als Grundwerkstoff wurde ein CMnAI-TRIP Stahl verwendet.
Dadurch koénnen das Temperaturfeld sowie die Temperaturverlaufe in verschiedenen
Regionen der SchweilRverbindung bestimmt werden.

Die einer Warmebehandlung unterzogenen Zugproben werden sowohl hinsichtlich ihrer
mechanischen Kennwerte als auch insbesondere bezliglich des Austenitgehaltes und
dessen Stabilitht ausgewertet. Hierfir werden réntgenographische Methoden sowie
metallographische Verfahren (Farbniederschlagsatzung nach Klemm) verwendet.

3.2.4 In-situ und ex-situ Phasenanalyse mittels rontgenographischer
Methoden

Um die prinzipiellen werkstoffkundlichen Vorgédnge beim Aufheizen und Abklhlen in
Hinblick auf die Austenitausbildung analysieren zu kdnnen, eigenen sich neben der
Einsensor-Differenz-Thermoanalyse, die jedoch nur eine qualitative Methode darstellt,
insbesondere Beugungsmethoden. Diese ermdglichen eine in-situ Beobachtung des
Phasenumwandlungsverhaltens sowohl qualitativ als auch quantitativ. Im Rahmen dieser
Arbeit wurde zur quantitativen Bewertung der y — a-Phasenumwandlung in Abhangigkeit
von der Temperatur bzw. dem Belastungszustand Uberwiegend die energiedispersive
Synchrotronbeugung genutzt. Die Untersuchungen erfolgten an der Material-
forschungsbeamline EDDI (engl. Energy Dispersive Diffraction) am Helmholtz-Zentrum
Berlin (HZB).

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

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

nA=2-d,, -sin®, Gleichung 5

Demnach liegt ein Messsignal dann vor, wenn die Strahlwegdifferenz zweier an benachbar-
ten Netzebenen reflektierter Wellen ein ganzzahliges Vielfaches n der Wellenlange A ist.
Die Indizes hkl (Millersche Indizes) charakterisieren dabei die jeweiligen Netzebenen im
Kristallgitter wahrend d der Netzebenenabstand ist. Bei der winkeldispersiven Messung
(Anregung mit Energie einer konstanten Wellenlange) erfolgt die Detektierung der jeweili-
gen Werkstoffphasen (Netzebenen) mittels des Bragg-Winkels ©. Dieser ist charakteristisch
fir jede Netzebene im Kristallgitter. Den Netzebenen kdénnen dann die jeweiligen Werk-
stoffphasen (o-, y-Phase) zugeordnet werden.

® http://www.swantec.com/SORPAS.php
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Die im Rahmen dieser Arbeit genutzte energiedispersive Synchrotronbeugung erlaubt die
Bestimmung des gesamten Beugungsspektrums durch die Nutzung weiler
(polychromatischer) Strahlung. Aus dem Zusammenhang:

_he 1
2-sin®, E

hkl

dhk[ = Gleichung 6

wobei der Beugungswinkel © konstant ist, folgt, dass sich die aus der konstruktiven Interfe-
renz ergebende Energie charakteristisch fur die jeweiligen Netzebenen / Beugungslinien
und somit Werkstoffphasen ist [179]. Bild 29 zeigt exemplarisch das Beugungsspektrum
eines TRIP Stahls mit den jeweiligen energiespezifischen Netzebenen.
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Bild 29: Beugungsspektrum des o.g. TRIP Stahls unter einem 20-Winkel von 10,3° (eigene Untersu-
chung)

Auf Grundlage der Beugungsspektren kénnen die Austenitgehalte nach der Methode der
Intensitatsverhaltnisse berechnet werden, siehe G. Demnach kann der Volumenanteil der
a-Phase aus dem Verhéltnis der Integralintensitaten® I, und Iy der jeweiligen Netzebenen
(hkl) unter Einbeziehung eines Proportionalitatsfaktors entsprechend [180] ermittelt werden.

1
Ve = Gleichung 7
1+ Ry Ly
R, iy Lacay
R= Io(ﬂ)ﬂ(/%)m‘%‘zeszl/fz,ufl(/1)/13 Gleichung 8

* Flache unter dem jeweiligen Intensititspeak
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mit:
lo(A) Intensitat des Primarstrahls
n(\) Effizienz des Detektorsystems

m Multiplikationsfaktor

Fo Strukturfaktor

e™  Temperaturfaktor (M nach [181] ermittelt)
\Y Volumen der Elementarzellen

M(A)  linearer Absorptionskoeffizient

A Wellenlange

Unter der Annahme, dass ausschliefllich Geflige mit kubisch-raumzentrierter und kubisch-
flaichenzentrierter Struktur vorliegen, ergibt sich der Volumenteil des Austenits (im Folgen-
den als Austenitgehalt bezeichnet) nach Gleichung 9:

Vy =1-V, Gleichung 9

Fir eine detaillierte Analyse der spannungsunterstitzten- bzw. dehnungsinduzierten
y — aw-Umwandlung werden daruber hinaus die phasenspezifischen Spannungen bei
unterschiedlicher Belastung unter Nutzung der sinqu-Methode nach [182] ermittelt. Grund-
lage fur diese Berechnung ist die aus der mechanischen Spannung resultierende Verande-
rung des Netzebenenabstandes dng. Werden die Netzebenenabstande dy. bei unterschied-
lichen Neigungswinkeln y ermittelt und gegen das Quadrat des Sinus des Neigungswinkels
y aufgetragen, kann aus der Steigung der entsprechenden Regressionsgeraden die
vorliegende Spannung je Phase ermittelt werden [179]. Die Berechnung der phasenspezifi-
schen Spannungen erfolgte dabei unter Nutzung eines von der Materialforschungsbeamline
EDDI bereitgestellten Softwaretools. Die sowohl fir die Ofenexperimente als auch die
Zugversuche genutzten Mess- und Auswerteparameter fur die in-situ Bestimmung der
Phasenumwandlung sind in Tabell 4 zusammenfassend wiedergegeben.

Tabelle 4: Mess- und Auswerteparameter fur die Bestimmung der Phasenanteile

Primarstrahl 0,5 x 0,5 mm?
Sekundarstrahl 0,1 x 5 mm? (dquatorial x axial)
Beugungswinkel 20 =12° (Ofenversuch, thermisch
behandelte Zugproben)

20 = 10,3° (Zugversuche, Schweil3probe)

Messmodus Reflektion:  (Ofenproben, thermisch behandelte
Zugproben)

Transmission: (Zugproben, Punktschweilverbindung)
Beugungslinien (Zugversuch, Ferrite: 110, 200, 211, 220, 310, 321
Schweillprobe) Austenite: 111, 200, 220, 311, 222
Beugungslinien (Ofenversuch, Ferrite: 110, 200, 211
thermisch behandelte Zugproben) | Austenite: 111, 200, 220, 311
Zahlzeit 8 s / Spektrum (Ofenversuche - kontinuierlich)

30 s / Spektrum (Ofenversuche - stufenartig)

60 s / Spektrum (Zugproben, Schweillprobe)
Kalibrierung Wolframpulver

Die Bewertung der Austenitstabilitdt des untersuchten TRIP Stahls erfolgt durch die Analy-
se der Kinetik der y — ay-Phasenumwandlung, durch den in Gleichung 1 beschrieben

Zusammenhang ([75]). Durch die Gegeniiberstellung von 1 _ 1 fiir den hier untersuchten
V, Ve
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TRIP Stahl mit den berechneten Werten aus Literaturangaben erfolgt schliellich eine
fundierte Bewertung der Austenitstabilitat.

3.241 In-situ-Phasenanalyse im Ofenversuch

Um die thermisch bedingte Phasenumwandlung quantitativ erfassen zu kdnnen, werden in-
situ Untersuchungen mittels Synchrotronstrahlung durchgefiihrt. Dabei kommen zwei
unterschiedliche Temperaturzyklen zum Einsatz. So erfolgen zum einen Aufheizversuche,
bei denen mit einer Aufheizrate von 500 °C/min in der in Tabelle 5 und Bild 30 dargestellten
Art die Probe stufenartig auf unterschiedliche Temperaturen erwarmt wird. Diese Ofenver-
suche werden einheitlich an Flachproben (50 mm x 20 mm x 1 mm) im Reflektionsmodus
durchgefihrt.

Tabelle 5: Aufheiz- und Abkiihlparameter fiir die in-situ Ofenversuche

Versuch Aufheizen Abkiihlung
Stufenartig Kontinuierlich
Aufheizrate: effektive 20 °C/min Abkuhlrate: 250 °C/min
1 20°C — 300 — 350°C — 375°C — 400°C —

425°C — ... - 900 °C

2 Kontinuierlich Kontinuierlich
Aufheizrate: 250 °C/min Abkuhlrate: 170 °C/min
3 Kontinuierlich Kontinuierlich
Aufheizrate: 100 °C/min Abkuhlrate: 170 °C/min
1000 T
|
|
800 - stufenartige Erwarmung :
|
o |
£ 600 | kontinuierliche Erwarmung : "*.‘_‘
5 |
© |
Q | 4
Q | n
£ 400 4
) | 4
= | ‘
— | Y
|
200 | |
|
0 |
30s 8s Zeit > 8s 8s

Bild 30: Schematische Darstellung des Aufheiz- und Abkihlprozesses fur die in-situ Ofenversuche
und der Messzeit pro Spektrum

Fir die Ermittlung des jeweiligen temperaturabhangigen Beugungsspektrums wurde eine
Haltezeit von 30 s fir jede Temperaturstufe vorgegeben. Dariiber hinaus werden Beu-
gungsmessungen bei kontinuierlicher Temperaturerhéhung durchgefiihrt. Die Beugungs-
spektren werden hier fortlaufend ermittelt. Fir die zuverlassige Bestimmung von reprasen-
tativen Beugungsspektren wurde eine Messzeit von 8 s/Spektrum vorgegeben, siehe auch
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Bild 30. Die Abklhlung erfolgte in beiden Versuchen kontinuierlich mit einer vorgegebenen
Abkihlrate von 500 °C/min bzw. 250 °C/min. Die Beugungsspektren werden im Abkulhlpro-
zess ebenfalls fortlaufend bestimmt. Fur die Berechnung der Austenitgehalte werden die in
Table 3.4 gezeigten Beugungslinien genutzt.

Um den Einfluss lokal stark unterschiedlicher Temperaturen, wie sie in der WEZ einer
Widerstandspunktschweiflverbindung vorherrschen, auf den Austenitgehalt analysieren zu
kénnen, werden in-situ Messungen bei unterschiedlichen Spitzentemperaturen durchge-
fuhrt. So erfolgt die Ermittlung des Austenitgehaltes sowohl direkt bei 500 °C, 700 °C und
940 °C als auch nach Abkuhlung auf Raumtemperatur, siehe Tabelle 5 - Versuch 3. Dabei
wird mit einer Aufheizrate von 100 °C/min die jeweilige Spitzentemperatur angesteuert und
nach Erreichen dieser mit einer vorgegebenen Abkiihlrate von 170 °C/min abgekuhlt.

Der Temperaturzyklus fiir die o0.g. Ofenversuche wurde durch ein spezielles Heizsystem
(Antor Paar DHS 1100) erzeugt. Wahrend der Messung sind die Proben mittels zweier
Metallbiigel auf der Ofenplatte fixiert. Die Temperaturmessung erfolgte durch ein auf der
Probe befestigtes Thermoelement. Um eine Oxidierung der Proben wahrend des Versuchs
zu vermeiden, wurde die Ofenkammer, welche durch eine Graphitkuppel von der Atmo-
sphare getrennt wurde, kontinuierlich mit Stickstoff gespllt. Der Versuchsaufbau mit den
Strahlengangen sowie der Ofenkonstruktion ist in Bild 31 gezeigt.

Bild 31: Versuchsaufbau fur die in-situ Ofenversuche mit Darstellung des Strahlenganges und des
Ofens mit fixierter Probe

Die thermisch behandelten Proben (Gleeble-Proben / Ofenproben) werden ebenfalls im
Reflektionsmodus hinsichtlich des Austenitgehaltes mittels Synchrotronstrahlung analysiert.
Dazu wird die in Bild 31 dargestellte Versuchsanordnung genutzt, wobei die Gleeble-
Proben analog zu den Ofenproben befestigt werden. Die Austenitgehalte werden dabei
nach dem jeweiligen Temperaturzyklus sowie vergleichend nach der zerstérenden Priifung
in dem in Bild 32 schematisch fiir die Zugproben dargestellten Messbereich ermittelt. Die
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Berechnung der Austenitgehalte erfolgt auf Basis der in Tabelle 4 angegebenen Beugungs-
linien bei einer Zahlzeit von 60 s. Anzumerken ist, dass fiir eine qualitative Bewertung des
Austenitgehaltes in Abhangigkeit von der Warmbehandlung zusatzlich zur Sychrotron-
strahlung konventionelle Réntgenstrahlung (winkeldispersiv) genutzt wird. Die Auswertung
erfolgt durch Analyse der Peakintensitat der 200y-Netzebene.

nach Warme-
behandlung

nach Zug-
versuch

Messbereich

O

ereich

Messh

Bild 32: Schematische Lage des Messbereiches fur die Bestimmung des Austenitgehaltes thermisch
behandelter Proben vor und nach dem Zugversuch; Messmodus: Reflektion

3.2.4.2 In-situ-Phasenanalyse im Zugversuch

Fir die Quantifizierung des Phasenumwandlungverhaltens werden Flachzugproben mit der
in Bild 23 dargestellten Geometrie verwendet. Um den Bereich der Einschniirung bereits im
Vorfeld lokal zu definieren, werden zweifach taillierte Zugproben genutzt. Fir die in Bild 33
dargestellten Messbereiche (Z0 bis Z2) werden die Austenitgehalte im Abhangigkeit von
der globalen wahren Spannung und wahren Dehnung ermittelt. Die wahren Spannungen
werden aus den in-situ Zugversuch berechnet, wahrend die wahren Dehnungen aus dem
Vergleich von in-situ und ex-situ Zugversuch (Spannungs-Verlangerungskurven) abgeleitet
werden. Die Untersuchungen werden Uiberwiegend fiir den Messbereich Z0 prasentiert. Die
Ergebnisse flr die Messbereiche Z1 und Z2 werden genutzt um die Homogenitat der y—am
Phasenumwandlung innerhalb der Probe zu bewerten.

39



3 Versuchsdurchfiihrung

—F—— Z2
zZ1

Z0

—

Bild 33: Schematische Lage der Messpunkte fiir die Ermittlung des Austenitgehaltes, Messmodus:
Transmission

Die Analyse der y—ay Phasenumwandlung im Zugversuch erfolgt im Transmissionsmodus.
Dabei wird der gesamte Probenquerschnitt durchstrahlt, so dass das Beugungsspektrum
integrale Informationen aus dem gesamten Probenvolumen enthalt. In Bild 34 ist schema-
tisch der Strahlengang, die Messrichtung und das Messvolumen dargestellt. Zu beachten
ist, dass die Messrichtung der Phasenspannungen versuchsbedingt um 5° von der Zugrich-
tung abweicht.

Zugrichtung

=8

1 mm
i
! Zugprobe

0,1 mm :

z Sekundarstahl !

e l
o : s I
L GIEIN Primérstrahl £
20=10,3 2

. Messvolumen
Messrichtung

Bild 34: Schematische Darstellung des Strahlenganges und des Messvolumens im Transmissions-
modus; die Messrichtung der Phasenspannungen liegt 5° verschoben zur Zugrichtung

Die Zugversuche werden stufenartig, d.h. mit Haltezeiten bei Erreichen einer spezifischer
Kraft bzw. Probenverldngerungen, durchgefihrt. Nach der Messung des unbelasteten
Probenkdrpers erfolgt zunachst eine Messung im elastischen Bereich nahe der Streckgren-
ze (kraftgeregelt). Oberhalb der Steckgrenze wird die Probe stufenartig auf verschiedene
Verlangerungen gefahren (Al = 0,5 mm, weggeregelt). Bei der jeweiligen Verlangerung wird
ein Beugungsspektrum (Zahlzeit 60 s) ermittelt. Basierend auf der sianJ-Methode kénnen
durch Drehung der Probe um den Neigungswinkel y fiir jeden Lastschritt die vorliegenden
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Phasenspannungen ermittelt werden. Um eine statistisch abgesicherte Untersuchung der
Phasenspannung sowie der Phasenumwandlung zu erreichen, werden 11 unterschiedliche
Neigungswinkel zwischen 0° und 90° herangezogen. Bild 35 zeigt den Versuchsaufbau fur
die in-situ-Phasenanalyse mit dem Primar- und Sekundarstrahlengang sowie schematisch
die Drehrichtung der Probe bzw. den Neigungswinkel w. Anzumerken ist, dass die
Austenigehalte je Laststufe im Zugversuch ebenfalls fir diese 11 Neigungswinkel bestimmt
werden.

i

Bild 35: Versuchsaufbau fir die in-situ Zugversuche (Messmodus: Transmission) und die Punkt-
schweilverbindung

Fir die Analyse des Austenitgehaltes einer Widerstandspunktschweif3verbindung aus dem
untersuchten  TRIP  Stahl HCT690T werden ex-situ  Messungen  mittels
Synchrotronstrahlung im Transmissionsmodus durchgefiihrt. Die Messungen erfolgen in der
Schweillpunktmitte sowie im Abstand von 2 mm, 3 mm und 5 mm zur Schweil3punktmitte.
Bild 36 zeigt schematisch die Lage der Messbereiche relativ zur Schweillinse und zur
WEZ. Die Untersuchungen werden unter einem Neigungswinkel von gy = 0° durchgefiihrt.

Sekundarstrahl
N

=

EN
0,1

WEZ  SchweiRlinse B

NS 20=10,3°
N \ :
% :

\ ~
\

W
\
N
~

Messvolumen

Primarstrahl

Bild 36: Schematische Lage des Strahlenganges und des Messvolumens fiir die Bestimmung des
Austenitgehaltes einer Punktschweiverbindung mittels Synchrotronstrahlung; Messmodus: Transmis-
sion
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3.3 Numerische Versuchsdurchfiihrung

Aufbauend auf den durch die o0.g. Prozeduren (Ofenproben, Eindringprifung) experimentell
ermittelten mechanischen Kennwerten der WEZ und der Schweil3linse wird eine numeri-
sche Simulation eines Scherzugversuches mit Hilfe der FE-Software Ansys durchgefiihrt.
Hierzu wird ein FE-Modell entsprechend Bild 37 genutzt. Fir Bereiche die das mechanische
Verhalten der Scherzugprobe bestimmen und somit eine erhdhte Genauigkeit erfordern
(SchweiRlinse, WEZ, Uberlappbereich), werden rechteckige Elemente mit einer Element-
kantenldnge von 0,10 mm in der x-Ebene, 0,14 mm in der y-Ebene sowie 0,10 mm in z-
Richtung verwendet. Mit zunehmendem Abstand zur WEZ-2 wird das Netz schrittweise auf
eine Elementkantenldnge von 2,5 mm in der x-Ebene, 2 mm in der y-Ebene und 2,8 mm in
z-Ebene gebracht.

e PEEE
& ]

-k =
S

= il
EER el j i\f

= miple=

SchweiBlinse Grundwerkstoff
WEZ-1
WEZ-2

Bild 37: FE-Modell einer Scherzugprobe mit Vernetzung und Darstellung der Probenbereiche die eine
Variation der Materialkenndaten zulassen, Halb-Modell mit 87522 Knoten und 63168 Elementen, flr
die nachfolgenden Untersuchungen wurden die Materialkenndaten der WEZ-2 Zone variiert

Das genutzte Halbmodell besteht aus 87.522 Knoten und 63.168 Elementen. Um Konver-
genzprobleme zu vermeiden, wurde die Schweilllinse nicht vollstandig vernetzt. Dies wird
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aufgrund der dort wirkenden vernachlassigbar kleinen Dehnungen keinen signifikanten
Einfluss auf das Ergebnis der FE-Simulation haben.

Das Modell wird im Bereich der Flgestelle in drei separate Materialzonen gegliedert
(Schweilllinse, WEZ-1 und WEZ-2). Hartemessungen an realen widerstandspunktge-
schweilten TRIP Stahl zeigen, dass der Bereich der WEZ der sich nahe der Schweillinse
befindet vergleichbare Hartewerte wie die Schweilllinse aufweist. Daher werden fur die
Schweildlinse und die WEZ-1 vereinfacht identische Materialkenndaten implementiert.
Hierfir wird die aus den o.g. Prozeduren bestimmte wahre Spannungs-Dehnungskurve der
Schweildlinse verwendet. Um den Nutzen der aufwendig bestimmten wahren Spannungs-
Dehnungskurve der realen WEZ als Eingangsdaten fiir die FE-Simulation zu ermitteln,
wurden drei Modelle mit variablen Kenndaten der WEZ-2 verglichen.

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

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

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

Die verwendeten Lagerungsbedingungen der Scherzugprobe sind in Bild 38 dargestellt.

25 | |

T, T

Bild 38: Lagerungsbedingungen der simulierten Scherzugprobe

Eine Zusammenfassung der fiir die numerische Simulation der Scherzugprobe genutzten
Parameter zeigt Tabelle 6:

Tabelle 6: Darstellung der wichtigsten Parameter fur die FE-Simulation

Parameter Erlauterungen
Elementtyp SOLID185 (tri-lineares Hexaederelement)
Verfestigungsverhalten isotrope Verfestigung
Verlangerung der Probe 1,8 mm
Materialkenndaten wahre Spannungs-Dehnungskurven des:
(elastisch-plastisches Werkstoffverhal- | - Grundwerkstoff: aus quasi-statischen Zugversuch
ten) - WEZ/  Schweillinse: thermisch  behandelte
Zugproben,
instrumentierte Eindringpriifung an einer realen
Schweil3probe

Vereinfachungen/Annahmen

Keine vollstandig vernetzte Schweilllinse

- Kerbgeometrien in Anlehnung an Querschliff

- Maschinensteifigkeit deutlich hoéher als Proben-
steifigkeit.

Symmetrie entlang der Probenlangsachse (Halb-
modell)

Diskontinuierlicher Verlauf der Materialkenndaten

der -Schweillinse und WEZ
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41 Charakterisierung des Grundwerkstoffes HCT690T

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

411 Gefiigestruktur

Die Geflugestruktur des untersuchten TRIP Stahls HCT690T ist in Bild 39 dargestellt. Die
ferritischen Koérner sind entsprechend [174] blau gefarbt, die bainitischen Kérner sind
aufgrund der Potentialdifferenz zum Ferrit (ca. 1,6 mV) braun gefarbt, wahrend der Austenit
weill erscheint. Zu beachten ist, dass mdgliche martensitische Kérner durch die geringe
Potentialdifferenz zwischen Martensit und Austenit nicht separat bestimmt werden konnten.
Jedoch ist der Anteil nach [22], [23] vergleichsweise klein und wird daher im Folgenden
vernachlassigt. Aus den Gesamtflachenanteilen der einzelnen Gefligephasen wird die
Gefligezusammensetzung zu ca. 50 % Ferrit, 35 % Bainit und 15 % Austenit bestimmt.
Somit liegt eine fir TRIP Stahle typische Mikrostruktur vor [22], [23]. Da die Phasenanteile
auf Grundlage von verschiedenen Querschliffen bestimmt wurden, ist eine gute Uberein-
stimmung der ermittelten Flachenanteile zu den real vorliegen Volumenanteilen zu erwar-
ten.

Bild 39: Gefligeausbildung des TRIP Stahls HCT690T (Ferrit - blau, Bainit - braun, Austenit weil3),
Atzung nach Klemm

Der Austenit ist inselférmig (Blocktyp) an den Korngrenzen sowohl des Ferrits als auch des
Bainits angelagert. Die messbare GroRRe der Austenitkdrner liegt dabei zwischen etwa 1 pm
und 3 um. Da der u. a. in [19] und [21] diskutierte lamellenartige Austenit zwischen den
Bainitlatten lichtmikroskopisch nicht erfasst werden konnte, wurden transmissionselektro-
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nenmikroskopische Untersuchungen durchgefihrt. In Bild 40 ist die Hellfeldabbildung eines
a-Korns (krz - Mikrostruktur) dargestellt. Wesentlich ist dabei, dass der lamellenartige
Austenit (dunkel) durch den hell-dunkel Kontrast zu erkennen ist. Diese Austenitbereiche
haben eine Breite von ca. 100 nm und eine Lange von deutlich tber 500 nm.

Bild 40: Hellfeldabbildung eines a-Korns aus dem unverformten Bereich einer Zugprobe mit
Darstellung des Austenits (siehe Bild 21)

Bild 41 zeigt die Hellfeldaufnahmen eines a-Korns aus dem stark verformten Bereich (¢ >
0,4) einer gepruften Zugprobe. Deutlich sind lamellare Austenitkérner zu erkennen. Dartiber
hinaus konnten Austenitkdrner mit einer KorngroRe < 1 um ermittelt werden, Bild 41b.

1/4
Zugprobe

S
rtensit o A
hohe Verse(zuri‘ésd‘l“pﬁlte)

Korngrenze

Bild 41: Hellfeldabbildung aus dem verformten Bereich einer Zugprobe, a) zeigt austenitische und
martensitische Bereiche, b) zeigt Austenitkorner im Bereich einer Korngrenze

Da die Orientierung des Austenits, wie von Oliver [107] nachgewiesen, fiir die y — am
Phasenumwandlung von Bedeutung sein kann, ist in Bild 42 die mittels EBSD bestimmte
Orientierungsdarstellung (inverse Polfiguren) fir die y-Phase in den {001}-, {101}- und
{111}-Gitterebenen aufgezeigt. Bei der Analyse der Polfiguren wird deutlich, dass die
Poldichteverteilung fir die dargestellten Gitterebenen relativ homogen ist und folglich keine
deutliche Vorzugsorientierung (Textur) der Austenitkdrner vorliegt.
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Bild 42: Orientierungsdarstellung fir die y-Phase in den {001}-, {101}- und {111}-Gitterebenen

4.1.2 Mechanisch-technologische Kennwerte

Da die optische Verformungsanalyse im Gegensatz zu Extensometermessungen sehr
lokale Messungen ermdglicht, kdnnen insbesondere fir den Bereich oberhalb der Zugfes-
tigkeit / Gleichmaldehnung (d.h. im Einschnirbereich) die tatsachlich auftretenden Deh-
nungen prazise erfasst werden. Bild 43 zeigt exemplarisch das Dehnungsfeld einer
Zugprobe bei unterschiedlichen Beanspruchungszustéanden. Zu beachten ist, dass die
Dehnungen in den folgenden Betrachtungen immer in Zugrichtung (x-Richtung) und fir den
Bereich der Einschnirung (maximale Dehnung) bestimmt werden. Die Gegenuberstellung
der aus einer Dehnungsfeldmessung und einer konventionellen Messung mittels
Extensometer nach bestimmten wahren Dehnungen verdeutlicht, dass oberhalb der
Zugfestigkeit / GleichmafRidehnung mit der Dehnungsfeldanalyse wesentlich grofiere
Dehnungen ermittelt werden, Bild 44. Die wahre Dehnung in Zugrichtung wird im Folgen-

den als ¢ bezeichnet.
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Bild 43: Dehnungsfelder einer ex-situ Zugprobe fir Bild 44: Vergleich der Ergebnisse der
verschiedene Belastungszustande optischen Dehnungsfeldmessung und der

Messung mittels Extensometer

Die technische und die wahre Spannungs-Dehnungskurve des Versuchswerkstoffes
HCT690T ist in Bild 45 gezeigt. Die Dehngrenze liegt bei 410 MPa, die Zugfestigkeit
erreicht einen Wert von 710 MPa. Die Verformungsfahigkeit wird durch eine Gleichmal3-
dehnung von 0,32 und einer technischen Bruchdehnung von 0,35 charakterisiert. Eine
ausgepragte Streckgrenze ist nicht zu erkennen. Die wahre Spannung oy, liegt erwartungs-
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gemal deutlich oberhalb der technischen Spannung und erreicht im Maximum 1180 MPa,
die wahre Bruchdehnung liegt bei 61 %.
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0,0 0,1 0,2 0,3 0,4 0,5 0,6 0,7

Wahre Dehnung / technische Dehnung

Bild 45: Wahre und technische Spannungs-Dehnungskurve des untersuchten TRIP Stahls

Der fiir die Umformbarkeit bedeutende Kaltverfestigungsexponent n ist in Bild 46 gezeigt.
Der n-Wert steigt bis zu einer Dehnung von ca. 0,1 nahezu linear an und verbleibt dann bei
zunehmender Dehnung auf einem konstanten Niveau von ca. 0,3. Bemerkenswert ist, dass
kein Abfall des Kaltverfestigungsexponenten n bei héheren Dehnungskennwerten auftritt.
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Bild 46: Kaltverfestigungswert (n-Wert) in Abhangigkeit von der wahren Dehnung
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4.1.3 In-Situ Analyse der Phasenumwandlung unter quasi-statischer
Belastung

Die y — au Phasenumwandlung wird im quasi-statischen Zugversuch quantifiziert. Um
aussagekraftige Ergebnisse zu erzielen, soll die Auswertung auf Basis der wahren Span-
nungen und der wahren Dehnungen (optische Dehnungsfeldmessungen) erfolgen. Zu
beachten ist jedoch, dass die Methode der Dehnungsfeldmessung wahrend des Zugver-
suchs bei der Messung mittels Synchrotronstrahlung (in-situ Messung) nicht realisierbar
war. Daher soll die Méglichkeit einer Ubertragung der ex-situ im Zugversuch ermittelten
wahren Spannungs-Dehnungskennwerte (Dehnungsfeldmessung, Bild 45) auf die in-situ
Zugversuche analysiert werden.

Bild 47 zeigt den aus dem jeweiligen Zugversuch ermittelten Zusammenhang zwischen der
technischen Spannung und der Verlangerung der Probe. Auffallig ist, dass im unterbroche-
nen Zugversuch (in-situ) eine Spannungsrelaxation wahrend der Haltezeit auftritt.

a) 800 T T T T T T T T b) 800 T T T T T T T T
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0 n n n n n n n n n n n n n n
0 1 2 3 4 5 6 7 8 9 0 1 2 3 4 5 6 7 8 9

Verlangerung der Probe in mm Verlangerung der Probe in mm

Bild 47: Spannungs-Verlangerungskurve fir die a) ex-situ und b) in-situ Zugversuche

Eine qualitative Bewertung der Phasenumwandlung im Zugversuch kann durch die Analyse
des Beugungsspektrums erfolgen. Bild 48a zeigt exemplarisch das Beugungsspektrum des
TRIP Stahls HCT690T im unbelasteten Zustand und bei Erreichen der GleichmaRdehnung
(Angabe erfolgt hier als wahre Dehnung). Die unbelastete Probe weist zwei unterschiedli-
che Kristallgitterstrukturen auf, die kubisch-raumzentrierte (a-Phase) und die kubisch-
flichenzentrierte (y-Phase), wobei die austenitischen 111y-, 200y-, 200y- und 311y-
Beugungspeaks deutlich zu erkennen sind. Bei der belasteten Probe ist eine Abnahme des
Austenitgehaltes durch die signifikante Verringerung der Intensitat der y — Beugungspeaks
feststellbar. Weiterhin ist unter Belastung eine Erhéhung der 110a- und 220a-
Beugungsintensitaten zu beobachten.
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Bild 48: Beugungsspektrum fur den untersuchten TRIP Stahl bei unterschiedlichen Belastungen

Eine quantitative Analyse der y — av Phasenumwandlung (siehe Kap. 3) in Abhangigkeit
von der wahren Spannung und der wahren Dehnung ist in Bild 49 gezeigt. Dabei kenn-
zeichnen die Punkte P1 und P2 die Streckgrenze bzw. die Zugfestigkeit, d.h. globale
Spannungs-/Dehnungswerte. Im Ausgangszustand liegt ein Austenitgehalt von 16,5 % vor.
Bei einer Belastung unterhalb der globalen Streckgrenze (P1) ist keine Reduzierung des
Austenitgehaltes festzustellen, siehe Bild 49b. Oberhalb der globalen Streckgrenze, d.h. bei
einsetzender plastischer Verformung, erfolgt unmittelbar die dehnungsinduzierte
martensitische Phasenumwandlung. Bis zur einer Dehnung von etwa 0,225 (P2) ist ein
nahezu linearer Abfall des Austenitgehaltes auf 10,5 % festzustellen. Eine weitere Erho-
hung der Dehnung, auch oberhalb der GleichmalRdehnung (P3), fiihrt zu keiner weiteren
messbaren y — ay Phasenumwandlung.
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Bild 49: a) Entwicklung des Austenitgehaltes im in-situ Zugversuch und aus den ex-situ Zugversuchen
Ubertragene wahre Spannungs-Dehnungskurve, b) Detailausschnitt bei geringen Dehnungen; die
Austenitgehalte werden uber 11 Neigungswinkel gemittelt
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4 Ergebnisse

Die Gegenuberstellung der globalen wahren Spannungen und der phasenspezifischen
wahren Spannungen in Abhangigkeit von der wahren globalen Dehnung zeigt Bild 50.
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Bild 50: Wahre Spannungs-Dehnungskurve (ex-situ) und Phasenspannungen fir die y-Phase und die
a-Phase in Abhangigkeit von der wahren Dehnung

Im unbelasteten Ausgangszustand liegt in der a-Phase (Ferrit/Bainit/Martensit) eine geringe
Zugeigenspannung (20 MPa) vor, wahrend in der y-Phase Druckeigenspannungen
(80 MPa) vorliegen. Bei Beanspruchung unterhalb der globalen Streckgrenze (P1) liegt die
phasenspezifische Spannung der a-Phase um den Betrag der Differenz der Eigenspannun-
gen oberhalb der y-Phase. Die phasenspezifische Streckgrenze liegt fir die a-Phase bei
ca. 400 MPa wahrend fiir die y-Phase eine Streckgrenze zwischen 550 MPa und 700 MPa
zu erwarten ist. Oberhalb der globalen Streckgrenze findet das so genannte ,load shearing*
statt, so dass in der y-Phase bei gleicher globaler Dehnung eine deutlich héhere Spannung
vorliegt als in der a-Phase (Ferrit/Bainit/Martensit). Die globale wahre Spannung liegt bis
zum Erreichen der GleichmaRdehnung (P3) stets zwischen den phasenspezifischen
Spannungen. Oberhalb von P3 nahert sich die Spannung der Austenitphase der wahren
globalen Spannung an, wobei zu beriicksichtigen ist, dass die Streuung stark zunimmt.

Um die Homogenitat der in Bild 49 dargestellten Abhangigkeit des Austenitgehaltes von der
wahren Dehnung fur die gesamte Probe zu validieren, wurden zusatzlich zu dem Bereich
der Gleichmafiddehnung (Z0) Zonen mit abweichenden Dehnungskennwerten analysiert (Z1,
Z2), siehe Bild 51a. Die Ergebnisse fir verschiedene Probenldngenanderungen sind in Bild
51b gezeigt. Die verschiedenen Zonen (Z0 - Z2) zeigen unterschiedliche Austenitgehalte.
So liegen bei identischen Probenverlangerungen in den Zonen mit einer geringeren wahren
Dehnungen (Z1 / Z2) deutlich gréRere Austenitgehalte vor.
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Bild 51: a) Dehnungsfeld des untersuchten TRIP Stahls im Zugversuch bei Erreichen der Gleichmal}3-
dehnung mit schematischer Lage der Messpunkte fir die Bestimmung des Austenitgehaltes, b) Aus-
tenitgehalt fiir die in a) gezeigten Messpunkte in Abhangigkeit von der Verlangerung der Probe im
Zugversuch, Zugversuch erfolgte mit einer Zuggeschwindigkeit von 0,01 mm s” bei Raumtemperatur

4.2 Einfluss eines Temperaturzyklus auf die austenitische
Phasenumwandlung

In Hinblick auf das lokale mechanische Verhalten in der Fligezone von widerstandspunki-
geschweildten TRIP Stahlen kann der Austenitgehalt und die Austenitstabilitat prinzipiell
von Bedeutung sein. Aufgrund der hohen Aufheiz- und Abkihlraten (1000 °C/s - 5000 °C/s
[119]) beim Widerstandspunkschweillen ist eine in-situ Erfassung der Austenitausbildung
und der Austenitumwandlung in der Aufheiz- bzw. Abkiihlphase experimentell gegenwartig
nicht moglich. Durch die Simulation des Schweilzyklus mit Hilfe einer gezielten Warmbe-
handlung kénnen jedoch grundlegende Erkenntnisse zum Aufbau der Fligezone beziiglich
des Austenitgehaltes sowie der Austenitstabilitdt und dariber hinaus auch der lokalen
mechanischen Eigenschaften erzielt werden.

4.2.1 In-situ Phasenanalyse

Die Ergebnisse der in-situ Phasenanalyse bei einer stufenartigen Erwarmung und Abkuih-
lung entsprechend Tabelle 5 sind in Bild 52 gezeigt. Durch die Darstellung der a- und y-
Peakintensitaten der jeweiligen Gitterebenen in Abhangigkeit von der Temperatur kénnen
zunachst qualitativ Erkenntnisse zur Entwicklung des Austenitgehaltes gewonnen werden.
Dabei zeigt sich, dass die Peakintensitaten der y-Gitterebenen bis ca. 300 °C nahezu
konstant sind. Oberhalb von 300 °C verringern sich die y-Peakintensitaten jedoch signifi-
kant und erreichen bei 400 °C bis 450 °C ein Minimum. Oberhalb von 650 °C erfolgt
schlief3lich wieder ein Anstieg der y-Peakintensitaten, der mit einem aquivalenten Abfall der
a-Peakintensitaten verbunden ist. Bei 850 °C liegen fiir die y-Peakintensitaten Maximalwer-
te vor, die sich auch bei zunehmender Temperatur nicht weiter verandern.

Bei stufenartiger Abkiihlung von 900 °C auf 500 °C, 300 °C und schlieRlich Raumtempera-
tur bleibt festzuhalten, dass bereits bei 500 °C keine deutlichen y-Peakintensitédten ermittelt
werden konnten. Eine signifikante Veranderung sowohl der a- als auch der vy-
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Peakintensitaten ist auch bei weiterer Abkihlung unterhalb von 500 °C nicht zu beobach-

ten.
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Bild 52: Beugungsspektren in Abhangigkeit von der Temperatur fir den Aufheiz- / Abkihlvorgang
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Die Auswertung der 111-Gitterebene (y-Phase) bestatigt prinzipiell die in Bild 52 dargestell-
te Verringerung der y-Peakintensitaten beim Aufheizen zwischen 300 °C und 500 °C, siehe
Bild 53. Weiterhin kann die Ausbildung von Eisenkarbid zwischen 500 °C und 600 °C
nachgewiesen werden. Uber einer Temperatur von 650 °C erfolgt die Neubildung des
Austenits, die durch eine Zunahme der y-Peakintensitaten charakterisiert und mit einem
Zerfall des Eisenkarbides verbunden ist.
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Bild 53: Ausschnitt des Beugungsspektrums fir den TRIP Stahl HCT690T in Abhangigkeit von der
Probentemperatur; Darstellung der Entwicklung des 111y-Peaks sowie der Ausbildung von Karbid
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Fir eine quantitative Analyse des Austenitgehaltes in Abhangigkeit von der Temperatur
wird zusatzlich eine kontinuierliche Erwarmung (Tabelle 5) verwendet. Bild 54 zeigt die
Entwicklung des Austenitgehaltes sowohl beim Aufheizen als auch beim Abkihlen. Bei
einer Erwarmung bis auf ca. 300 °C kann unter Berlicksichtigung der Streuungen keine
wesentliche Verringerung des Austenitgehaltes festgestellt werden. Oberhalb von 400 °C
erfolgt zunachst eine allméahliche, zwischen 450 °C und 500 °C schlieRlich eine drastische
Verringerung des Austenits auf ca. 20 % des Anfangsgehaltes. Zu beachten ist, dass
unterhalb dieses Wertes eine zuverlassige Bestimmung des Austenitgehaltes nicht mehr
moglich war. Bei einer weiteren Temperaturerhéhung erfolgt dann oberhalb von 600 °C
eine Neubildung von Austenit (Ac1-Temperatur) die bis 890 °C zu einem Austenitgehalt von
ca. 85 % fuhrt.

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

! MQ WHH |

" gt

0 200 400 600 800 800 600 400

Temperatur in °C

Austenitgehalt in %

o
T

Bild 54: In-situ Messung des Austenitgehaltes bei Erwarmung mit durchschnittlich 100 °C/min und
Abkiihlung mit durchschnittlich 170 °C/min

Die in Bild 54 dargestellte quantitative Entwicklung des Austenitgehaltes bei Abkihlung der
Probe kann in drei Bereiche eingeteilt werde. So erfolgt zwischen 750 °C (Beginn der
Phasenumwandlung) und 675°C zunachst eine drastische Verringerung des
Austenitgehaltes von 85 % auf ca. 25 %. Die Abkihlung auf 525 °C flihrt zu einer weiteren
jedoch weniger signifikanten Abnahme des Austenitgehaltes auf etwa 10 %. Die weitere
Abkiihlung bis auf 40°C filhrt dann lediglich zu geringen Anderungungen des
Austenitgehaltes (8 %).

4.2.1.1 Einfluss der Aufheiz- und Abkiihirate

Die Gefligezusammensetzung nach einer Warmebehandlung bzw. einem Schweil3prozess
wird wesentlich durch die zwei Prozesse Erwarmung und Abkiihlen sowie deren spezifische
Parameter Aufheizrate und Abkihlrate bestimmt. Die Herausforderung bei der Ubertragung
der o.g. Ergebnisse auf den realen Schweiflprozess liegt u.a. in den unterschiedlichen
Aufheiz- und Abkuhlraten. Um grundsatzliche Erkenntnisse zum Einfluss der Aufheiz- und
Abkihlrate auf den Austenitgehalt wahrend und insbesondere nach dem Schweilprozess
zu erhalten, wurde zwei unterschiedliche Aufheiz- und Abkulhlraten untersucht. Die experi-
mentell ermittelten Aufheiz- und Abkulhlkurven sind in Bild 55 gezeigt.
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Bild 55: a) Temperatur-Zeitverlauf bei stufenartiger und kontinuierlicher Erwarmung b) Temperatur-
Zeitverlauf

Die Abhéangigkeit des Austenitzerfalls und der Austenitneubildung von der Aufheizrate ist in
Bild 56 dargestellt. Dabei zeigt Bild 56a die Entwicklung des Austenitgehaltes bei einer
Aufheizrate von 100 °C/min und Bild 56b fir die stufenartige Erwarmung mit einer mittleren
Aufheizrate von 20 °C/min. Grundsatzlich kann eine vergleichbare Abhangigkeit des
Austenitgehaltes von der aktuellen Temperatur nachgewiesen werden. So ist, unabhangig
von der Aufheizrate, eine Abnahme des Austenitgehaltes ab ca. 300 °C und eine Neubil-
dung des Austenits ab etwa 600 °C zu beobachten. Bei einer Spitzententemperatur von
900 °C wird ein Austenitgehalt von ca. 85 % erreicht.
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Bild 56: Entwicklung des Austenitgehaltes bei einer a) kontinuierlichen Erwarmung (Aufheizrate ca.
100 °C/min) und einer b) stufenartigen Erwarmung (Aufheizrate ca. 20 °C/min)
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Bild 57 zeigt den Einfluss verschiedener Abkuhlgeschwindigkeiten auf den Austenitgehalt.
Zu beachten ist, dass die in Tabelle 5 aufgezeigten Abkulhlraten (250 °C/min und
500 °C/min) Programmvorgaben sind, die im realen Prozess nicht vorlagen. Vielmehr
wurden effektive Abkuhlraten von 170 °C/min bzw. 250 °C/min erreicht.

Die Umwandlung des Austenits in die a-Phase setzt, nahezu unabhangig von der Abkuhl-
geschwindigkeit, bei etwa 750 °C ein. Dabei erfolgt bis ca. 650 °C (170 °C/min) bzw. 600 °C
(250 °C/min) eine drastische Reduzierung und bis etwa 500 °C eine allmahliche Abnahme
des Austenitgehaltes. Bei einer weiteren Verringerung der Temperatur erfolgt keine signifi-
kante Veranderung des Austenitgehaltes.
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Bild 57: Entwicklung des Austenitgehaltes bei einer a) Abkihlrate von ca. 170 °C/min und b) einer
Abkdhlrate von ca. 250 °C/min)

4.2.1.2 Austenitgehalt bei unterschiedlichen Spitzentemperaturen

Die Warmeeinflusszone realer Widerstandspunktschweiverbindungen ist im Belastungsfall
hinsichtlich eines Versagens die kritische Zone [142], [146]. Daher kdnnen Kenntnisse Uber
die Entwicklung des Restaustenitgehaltes in Abhangigkeit von der vorliegenden Maximal-
temperatur das Verstandnis hinsichtlich der lokalen mechanischen Kennwerte und dem
resultierenden Versagensverhalten fordern. In diesen Versuchen erfolgt durch Erwarmung
auf unterschiedliche Spitzentemperaturen unterhalb der Schmelztemperatur die Simulation
von Spitzentemperaturen wie sie in der WEZ auftreten. Dabei wurden Spitzentemperaturen
in Anlehnung an Bild 9 verwendet. Da die Simulation realer Temperaturzyklen wie sie in der
WEZ auftreten im Ofenversuch nicht méglich war (geringere Aufheiz-/ Abkihlrate), kénnen
die Ergebnisse nur Hinweise auf die Entwicklung des Austenits im Schweilprozess liefern.

Bild 58 zeigt den Austenitgehalt in Abhangigkeit von der Temperatur. Die Erwarmung auf
unterschiedlich hohe Spitzentemperaturen Tmax fiihrt zu verschiedenen Austenitgehalten vor
dem jeweiligen Abkiihlprozess. So liegen bei Erwarmung auf 940 °C etwa 93 % Austenit
vor, bei 700 °C werden etwa 15 % erreicht, wahrend die Erwarmung auf 500 °C zu einem
Abfall des Austenitgehaltes auf 4 % flhrt. Hinsichtlich des Abkuhlprozesses zeigt sich, dass
die Abklhlung, unabhéngig von der Spitzentemperatur, zu einer signifikanten Abnahme des
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Austenitgehaltes flhrt. So werden nach der Abkihlung Austenitgehalte zwischen 3 %
(Tmax=500 °C /700 °C) und 6,5 % (Tmax = 940 °C) erreicht.

a) 1000 b) 1000 c) 1000

Spitzentemperatur 500 °C Spitzentemperatur 700 °C Spitzentemperatur 900 °C ——
800 4 800 q 800 -
—
o o ; o
< 600 - < 600 < 600 -
2 e : I /
2 —.— 2 : 2 /
[ i o : IS /
3 f 3 H H /!
£ 400} : £ 400 - £ 400 ) s
o : o o i@ o R /N
= Jf = Ky PN [ R )
& S - & S
N s g S ; IS
S '8 S i3 / <
N [N < i <
200+ b i 200+ ] 4 200+ /
/ ‘5 »/ :
;<
—— . — ; ——
0 : n n n . " 0 Pl et ve—— . 0 . . ; n :
0 5 10 15 20 25 80 100 0 5 10 15 20 25 80 100 0 5 10 15 20 25 80 100
Austenitgehalt in % Austenitgehalt in % Austenitgehalt in %

Bild 58: Entwicklung des Austenitgehaltes bei einer Spitzentemperaturen von a) 500 °C, b) 700 °C
und c) 940 °C bei einer Aufheizrate von ca. 100 °C/s

4.2.2 Ex-Situ Phasenanalyse

Es wurde bereits daraufhin gewiesen, dass die in den Ofenexperimenten in-situ erzielten
Ergebnisse beziglich der Gefugeausbildung nur bedingt auf einen realen Schweil3prozess
Ubertragen werden konnen. Dies resultiert im Wesentlichen aus den signifikant geringeren
Aufheiz- und Abkihlraten. Daher wurden ex-situ Untersuchungen an thermisch behandel-
ten Zugproben durchgefiihrt, bei denen hdhere Aufheiz- und Abkihlraten erzielt werden
konnten. Da die WEZ unter Belastung im industriell angestrebten Auskn&pfbruch die
kritische Zone beziiglich eines Versagens ist, sind die Simulation des WEZ-Gefiiges und
insbesondere die Bestimmung der mechanischen Kennwerte flr die numerische Simulation
von Punktschweilverbindungen von zentraler Bedeutung. Daher werden in den Ofenversu-
chen unterschiedlich hohe Spitzentemperaturen verwendet, die sich an den vorliegenden
Temperaturen in der WEZ orientieren (siehe Bild 9) und dadurch eine Simulation des
gesamten WEZ-Gefiiges ermdglichen.

Die Auswertung des Austenitgehaltes vor und nach der Warmebehandlung sowie nach der
Zugprifung lasst zusatzlich detailliertere Rickschlisse auf die Austenitausbildung nach
einem realen Punktschwei3prozess zu und ermdglicht darliber hinaus die Untersuchung
einer Korrelation zwischen dem Austenitgehalt (TRIP-Effekt), der jeweiligen Spitzentempe-
ratur und den mechanischen Kennwerten.

4.2.2.1 Gleeble-Versuche

Im Folgenden wird zunachst der Einfluss hoher Aufheizraten durch Einsatz von Gleeble-
Versuchen bewertet. Dabei wurden zwei Extremtemperaturen, wie sie in den auferen
Bereichen der WEZ am Ubergang zur SchweiRlinse (1100 °C) bzw. am Ubergang zum
Grundwerkstoff (500 °C) auftreten kénnen verwendet, siehe auch Bild 9. Die resultieren
Temperaturverlaufe des simulierten Schweilzyklus sind in Bild 59 dargestellt. Festzustellen
ist, dass die erzielte Aufheizrate von ca. 1200 °C/s eine vergleichsweise gute N&herung
zum realen Schweildprozess darstellt [119].
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Bild 59: Temperatur-Zeitverlauf im Gleeble-Versuch fiir die Proben mit einer Spitzentemperatur von
500 °C und 1100 °C

Fir eine Analyse der Phasenumwandlung werden zunachst die Aufheizkurve und die
Abkuhlkurve der Probe mit einer Spitzentemperatur von 1100 °C betrachtet. Bild 60a zeigt
zunachst die Aufheizkurve zwischen 600 °C und 750 °C.
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Bild 60: Ermittlung der A1 Temperatur mittels Einsensor-Differenz-Thermoanalyse, a) Ausschnitt der
gemessene Temperaturkurve mit linearer Interpolation, b) Temperaturdifferenz aus gemessener Tem-
peratur und der linearen Interpolation

Die Abweichung der Aufheizkurve wird in Anlehnung an die Einsensor-Differenz-

Thermoanalyse zur Charakterisierung eine Phasenumwandlung genutzt, siehe (Kap. 3).
Demzufolge erfolgt bei ca. 665 °C der Beginn der a—y Phasenumwandlung (Aci-
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Tempertur), Bild 60b. Die Acs-Temperatur konnte durch die Einsensor-Differenz-
Thermoanalyse nicht eindeutig bestimmt werden.

Bild 61 zeigt die entsprechende Abkihlkurve bei einer Spitzentemperatur von 1100°C und
einer t8/5-Zeit von 3,3 s. Dabei kann deutlich ein Haltepunkt (Ms-Starttemperatur) bei einer
Temperatur von 400 °C festgestellt werden. Bei einer Spitzentemperatur von 500 °C konnte
hingegen kein Haltepunkt gefunden werden.
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Bild 61: Temperatur-Zeitverlauf im Abkuhlprozess nach Erwarmung auf 1100 °C mit Darstellung des
Haltepunktes (Ms-Start)

Da die Einsensor-Differenz-Thermoanalyse keine prazise Bestimmung der Acz Temperatur
ermoglichte, erfolgte eine Analyse des Dilatationsverhaltens im Aufheiz- sowie Abkuhlpro-
zess, siehe Bild 62a. Wahrend des Aufheizens kennzeichnet die Abweichung von der
linearen Regressionsgerade den Beginn der a—y-Phasenumwandlung (Ac1-Temperatur)
[117], [131] [132]. Da der Beginn der diffusionsgesteuerten Austenitbildung jedoch nicht
exakt zu erfassen ist, kann fiir die Aci-Temperatur nur ein Intervall zwischen 640 °C und
660 °C angegeben werden, Bild 62b. Hingegen kann die Ag-Temperatur, welche durch
einen deutlichen Anstieg der Dilatations-Temperaturkurve charakterisiert ist, mit 930 °C
vergleichsweise prazise angegeben werden. Aus der in Bild 62b dargestellten Dilatations-
messung wahrend des Abklihlprozesses mit einer tg;5-Zeit von 3,3 s wird die Ms-Temperatur
mit 410 °C bestimmt.

Der mittels Synchrotronstrahlung quantifizierte Austenitgehalt vor und nach dem simulierten
SchweilRzyklus ist in Bild 63 gegeniibergestellt. So liegt nach der Erwarmung auf 500 °C mit
ca. 10 % ein deutlich groRBerer Austenitgehalt vor als bei einer Erwarmung auf 1100 °C
(6,5 %). Anzumerken bleibt, dass die in den Gleeble-Versuchen vorliegenden Abkuhlbedin-
gungen nicht die fur das Widerstandspunktschweil?en typischen Abkuhlraten von deutlich
Uber 1000 °C/s [119] erreichen.
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Bild 62: a) Ausschnitt aus der Dilatationsmessung, b) Darstellung der Dilatation im Aufheizvorgang
(Detailausschnitt), c) Darstellung der Dilatation wahrend der Abkuhlung (Detailausschnitt)

30
I

[ Ausgangsgehalt [ Gehalt nach Abschreckung

25 | E

20 |- _ E

15 | -

10 -

Austenitgehalt in %

Erwarmung auf 500 °C Erwarmung auf 1100 °C

Bild 63: Einfluss der Temperaturzyklen auf den Austenitgehalt der Gleeble-Proben

4.2.2.2 Ofenversuche

In Hinblick auf eine Simulation der Gefligestruktur der WEZ werden in dieser Arbeit zu-
nachst vier unterschiedliche Temperaturzyklen mit einer Maximaltemperatur von 500 °C,
700 °C, 900 °C und 1200 °C untersucht, Bild 64. Es zeigt sich, dass die hohen Aufheizraten
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eines realen Schweil3prozesses nicht realisiert werden konnten, jedoch die fur die
Gefugeausbildung maRgebliche Abkuhlrate mit ca. 1500 °C/s dem realen Punktschweil-
prozess vergleichbar ist [119].
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Bild 64: Temperatur-Zeitverlauf bei der Herstellung der Ofenproben

Bild 65 zeigt das Abkihlverhalten bei der Maximaltemperatur von 900 °C und einer tg;5-Zeit
von 0,1 s. Die Ms-Starttemperatur tritt demnach bei ca. 400 °C (Haltepunkt) auf.
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Bild 65: Temperatur-Zeitverlauf im Abkuhlprozess nach Erwarmung auf 900 °C mit Darstellung des
Haltepunktes (Ms-Start)

Fir eine qualitative Bewertung des Einflusses der verwendeten Temperaturzyklen auf den
Austenitgehalt wurden zunachst konventionelle réntgenographische Untersuchungen an
den entsprechend praparierten Zugproben durchgefihrt. Bild 66 zeigt die Entwicklung der
200y-Ebene in Abhangigkeit von © (Theta) fir die warmebehandelten Proben. Es kann
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festgestellt werden, dass eine Erwarmung auf eine Spitzentemperatur von 500 °C mit
nachfolgender Abschreckung (Bild 66b) zu einer maRigen Verringerung der Intensitat der
200y-Ebene im Vergleich zum unbehandelten Grundwerkstoff (Bild 66a) fihrt. Bei einer
Spitzentemperatur von 700 °C, 900 °C und 1200 °C und nachfolgender Abschreckung (Bild
66¢c-d) verringert sich hingegen die Intensitat der 200y-Ebene drastisch, so dass hier ein
deutlich reduzierter Austenitgehalt im Vergleich zur unbehandelten Probe zu erwarten ist.
Da der Austenitgehalt aus den Integralintensitdten der y-Phase und der a-Phase errechnet
wird, ist zu beachten, dass die eingegebenen Anderungen der 200y-Ebene lediglich
Hinweise auf die Anderung des Austenitgehaltes liefern kénnen.
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Bild 66: Entwicklung des 200y-Peaks nach Erwarmung auf unterschiedliche Spitzentemperaturen und
nachfolgender Abschreckung, Messung mittels Rontgenstrahlung (winkeldispersive Messung)

Die metallographische Gefligeanalyse bestéatigt diese Ergebnisse der rontgenographischen
Untersuchungen. Bild 67 zeigt exemplarisch Schliffbilder von Proben, die nach der o. g.
Prozedur thermisch behandelt wurden. Es kann zunéchst festgestellt werden, dass der
Austenit (weil gekennzeichnet, Atzung nach Klemm [174]) bei Spitzentemperaturen ab
500 °C signifikant abnimmt. Eine quantitative Auswertung gelingt dabei durch die Bestim-
mung des Flachenanteils des Austenits bezogen auf die Gesamtflache. So kann bereits bei
einer Spitzentemperatur von 500 °C ein signifikanter Abfall des Austenitgehaltes von
16,5 % (unbehandelt) auf 9,5 % nachgewiesen werden. Eine weitere Erhdhung der Tempe-
ratur fihrt zu einer Verringerung des Austenitgehaltes auf 4,5 % (700 °C) und 3,5 %
(900 °C). Bei einer Erwarmung auf 1200 °C und nachfolgender Abschreckung in Eiswasser
treten martensitischen Gefiigebestandteile auf. Da diese bei der Atzung nach Klemm nicht
von den Austenitantilen zu separieren sind [174] kann keine zuverldssige Bestimmung des
Austenitgehalte fir diese Spitzentemperatur vorgenommen werden. Festgestellt werden
kann, dass die Erwarmung auf 1200 °C zu einer Kornvergréberung (Bild 67¢) fiihrt. Dartiber
hinaus kénnen nadelartige martensitische Korner (weis) identifiziert werden.
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Bild 67: Exemplarische Darstellung der Gefiigeausbildung mit Visualisierung des Austenits (weil3) fir
den a) unbehandelten Grundwerkstoff und nach Erwarmung auf Spitzentemperaturen von b) 500 °C, c)
700 °C, d) 900 °C und e) auf 1200 °C mit nachfolgender Abschreckung in Eiswasser

Die durch metallographische Gefligeanalyse bestimmten Austenitgehalte beziehen sich auf
einen vergleichsweise kleinen Messbereich. Um eine globalere Bewertung beziglich der
Abhangigkeit des Austenitgehaltes von der jeweiligen Spitzentemperatur zu ermdglichen
wurden zusatzlich Messungen mittels Synchrotronstrahlung durchgefiihrt, siehe Bild 68.
Auch hier zeigt sich, dass durch die verschiedenen Temperaturzyklen eine Verringerung
des Austenitgehaltes in Abhangigkeit von der Spitzentemperatur erfolgt. Nach einem
Erwarmen auf 500 °C und anschlieRender Abschreckung liegen im Geflige noch etwa 11 %
Austenit vor. Bei Erhéhung der Maximaltemperatur verringert sich der Austenitgehalt weiter
auf 3,3 % (700 °C), 4,5 % (900 °C) bzw. 2,6 % (1200 °C).
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Bild 68: Berechnete Austenitgehalte nach Erwarmung auf die angegebene Spitzentemperatur und
nachfolgender Abschreckung in Eiswasser, Messung mittels Synchrotronstrahlung im
Reflektionsmodus

4.3 Mechanische Kennwerte und Austenitgehalt nach simuliertem
WiderstandspunktschweiBprozess

4.3.1 Gleeble Proben

Um den Einfluss des Temperaturzyklus auf die mechanisch-technologischen Kennwerte
und hier insbesondere auf die Dehnungsfahigkeit detailliert erfassen zu kénnen, wurden
optische Dehnungsfeldmessungen im Zugversuch durchgefiihrt. In Bild 69 sind exempla-
risch die Dehnungsfelder bei Erreichen der Gleichmalidehnung fir die Gleeble-Proben und
den unbehandelten Grundwerkstoff gegeniibergestellt. Dabei zeigt sich, dass eine Spitzen-
temperatur von 500 °C bei dem o. g. Aufheiz- und Abkuhlverhalten zu einer Verringerung
der Dehnungsfahigkeit fihrt. Zu beachten ist, dass die maximale Dehnung im Bereich des
simulierten Schweilgefliges (Mitte der Probe) auftritt. Hingegen liegt bei der Probe mit
einer Spitzentemperatur von 1100 °C aufgrund der héheren Festigkeit des simulierten
Schweifdgefliges die maximale Dehnung im thermisch gering beeinflussten Grundwerkstoff.
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Bild 69: Dehnungsfelder fir a) den unbehandelten Grundwerkstoff (Zugprobe) und die Gleeble-
Proben mit einer Spitzentemperatur von b) 500 °C und ¢)1100 °C
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Die aus den optischen Dehnungsfeldmessungen fiir den Bereich des simulierten Schweil3-
prozesses (Mitte der Probe) ermittelten wahren Spannungs-Dehnungskurven sind in Bild 70
dargestellt. Anzumerken ist, dass die wahren Spannungs-Dehnungskurven bis zum Errei-
chen der globalen, d.h. auf die gesamte Probe bezogenen GleichmalRdehnung, dargestellt
sind. Es zeigt sich, dass eine Erwarmung auf 500 °C zu einer signifikanten Verringerung
der ertragbaren Spannung und zu einer abnehmenden Verformbarkeit fihrt. Der Bruch
erfolgt dabei im warmebehandelten Bereich. Bei einer Erwarmung auf 1100 °C erfolgt der
Bruch hingegen auf3erhalb des thermisch behandelten Bereiches (siehe auch Bild 69), so
dass die hier ermittelte wahre Spannungs-Dehnungskurven nicht bis zur Gleichmafideh-
nung des simulierten Schweiflgutes aufgetragen werden kann. Somit wird lediglich gezeigt,
dass bei einer Spitzentemperatur von 1100 °C die Streckgrenze unter den o. g. Aufheiz-
und Abkuhlraten auf Giber 750 MPa ansteigt.
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Bild 70: Wahre Spannungs-Dehnungskurven der Gleeble-Proben, die wahre Dehnung entspricht der
maximalen lokalen Dehnung der Probe

Die Analyse des Austenitgehaltes vor und nach dem Zugversuch (Versagen der Proben)
kann Hinweise auf eine mégliche y—ayv Phasenumwandlung und damit auf die Stabilitat
des vorliegenden Austenits geben. In Bild 71 sind die ermittelien Austenitgehalte fiir die
untersuchten Spitzentemperaturen aufgezeigt. Es kann festgestellt werden, dass der
Temperaturzyklus vor dem Zugversuch einen signifikanten Einfluss auf die y-Phasen-
umwandlung im Zugversuch hat. So erfolgt bei der Probe die auf eine Spitzentemperatur
von 500 °C erwarmt wird im Zugversuch eine Reduzierung des Austenitgehaltes um
ca. 60 %. Hingegen kann fur die Probe die auf eine Temperatur von 1100 °C erwarmt
wurde keine wesentliche Verringerung des Austenitgehaltes festgestellt werden. Zu beach-
ten ist, dass die Bestimmung des Austenitgehaltes in der Mitte der Probe bzw. direkt an der
Bruchstelle erfolgt.
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Bild 71: Verringerung des Austenitgehaltes der thermisch behandelten Gleeble-Proben durch eine
quasi-statische, einachsige Zugbelastung

4.3.2 Ofenproben

Der Einfluss unterschiedlicher Spitzentemperaturen und den fur das PunktschweilRen
typischen hohen Abklhlraten auf die lokale Verformbarkeit zeigt Bild 72. Dabei ist eine mit
steigender Spitzentemperatur auftretende sukzessive Verringerung der Gleichmaldeh-
nung zu beobachten.
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Bild 72: Dehnungsfelder der thermisch behandelten Zugproben (Ofenproben) bei Erreichen der
Gleichmafdehnung, die Dehnung ist in Zugrichtung (x-Richtung)
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Die ermittelten wahren Spannungs-Dehnungskurven fir die thermisch behandelten Zug-
proben sind in Bild 73 gezeigt. Wie bereits dargestellt, verringert sich die Verformbarkeit mit
zunehmender Spitzentemperatur signifikant von 0,34 (unbehandelt) auf 0,09 (1200 °C).
Auch die Festigkeit (definiert als wahre Spannung bei Erreichen der GleichmafRdehnung)
nimmt zunachst mit steigender Temperatur signifikant ab (990 MPa/unbehandelt zu
790 MPa/ 700 °C). Ab einer Spitzentemperatur von 900 °C ist jedoch ein abweichendes
Verhalten festzustellen. So erfolgt, unabhangig von der Temperatur, ein deutlicher Anstieg
der Streckgrenze auf etwa 850 MPa (900 °C) bis ca. 1000 MPa (1200 °C) und der Festig-
keit auf ca. 1450 MPa.
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Bild 73: Wahre Spannungs-Dehnungskurve fiir den unbehandelten Grundwerkstoff und die thermisch
behandelten Zugproben, die wahre Dehnung entspricht der maximalen lokalen Dehnung

Um eine Ubertragbarkeit der hier dargestellten Ergebnisse auf die mechanischen Kennwer-
te der WEZ und der Schweillinse einer realen Widerstandspunktschweiverbindung zu
ermoglichen, wurden die Hartewerte der thermisch behandelten Proben ermittelt. Die
Mittelwerte und die Standardabweichung sind in Tabelle 7 wiedergegeben.

Tabelle 7: Harte des Grundwerkstoffes und der thermisch behandelten Ofenproben
Grundwerkstoff 500 °C 700 °C 900 °C 1200 °C

210 =4 HV0,5 240 £3HV05 265 £6HV0,5 420 £8HV05 465 +7HV05

Eine Gegenuberstellung des Austenitgehaltes vor und nach dem Zugversuch ist in Bild 74
wiedergegeben.
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Bild 74: Verringerung des Austenitgehaltes der thermisch behandelten Zugproben durch eine quasi-
statische, einachsige Zugbelastung

4.4 Austenitgehalt und lokale mechanische Kennwerte nach rea-
lem Widerstandspunktschweiprozess

441 Einfluss des Temperaturzyklus beim Widerstandspunktschweien
auf den Austenitgehalt

Das mittels der Simulationssoftware Sorpas bestimmte Temperaturfeld beim Widerstands-
punktschweiflen des TRIP Stahls HCT690T sowie die hieraus extrahierten Temperaturver-
laufe fur die WEZ (Temperaturbereich der in Kap. 4.3 experimentell untersucht wurde) sind
in Bild 75 dargestellt. Die tg5-Zeiten liegen dabei zwischen 140 ms (Punk 1) und 180 ms
(Punkt 2). Die Aufheizgeschwindigkeit betragt, abhangig von dem Bereich in der WEZ,
zwischen 5000 °C/s und etwa 1500 °C/s. Die Ergebnisse sind mit den Arbeiten von Kiel3ling
et al. [165] vergleichbar.
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Bild 75: Temperaturfeld sowie Temperaturzyklen fiir die markierten Knotenpunkte bei einem Punkt-
durchmesser von 5 mm (Simulation mit Sorpas); Werkstoff: TRIP Stahl HCT690T+Z mit einer Blechdi-
cke von 1 mm; verwendete SchweilRparameter: Elektrodenkraft = 3,5 kN, SchweilRzeit = 260 ms, Vor-
/Nachhaltezeit = 60 ms/100 ms.

68 BAM-Dissertationsreihe



4 Ergebnisse

Um den Einfluss der o.g. Temperaturzyklen im realen Widerstandspunktschweil3prozess
auf die KorngroRe des TRIP Stahls HCT690T zu bewerten, wurde eine ortsaufgeldste
Analyse der Gefligestruktur mittels EBSD durchgefihrt. Die Untersuchung erfolgte flr einen
Bereich der WEZ mit einer Ausdehnung von 700 um x 70 um, siehe Bild 76a und b. Bei
einer Breite der WEZ von ca. 1,2 mm konnte somit ein signifikanter Bereich herangezogen
werden. In Bild 76c¢ ist die Kornorientierung und die KorngroRe in diesem Bereich der WEZ
dargestellt. Dabei zeigt sich, dass eine quasiisotrope Orientierung der Korner vorliegt.
Weiterhin ist zu beobachten, dass im Ubergangsbereich zwischen Schweilllinse und WEZ
ein grobkdrniges Geflige auftritt, das mit zunehmendem Abstand zur Schweillinse zu-
nachst feinkoérnig wird und dann in die fiir den Grundwerkstoff typische Struktur ibergeht.

| E & S vk 20
I - v IPF _Z1: Slep=1) 75 um: Giid3:6¢1 20

Bild 76: Ortsaufgeloste Gefiigeanalyse mittels EBSD, a) und b) Messbereich, c) KorngréRe und
Kornorientierung

Zur Analyse des Austenitgehaltes sowohl in der Schweillinse als auch der WEZ wird die
hochenergetische Synchrotronstrahlung angewendet. Eine qualitative Bewertung des
Austenitgehaltes kann durch die Analyse des Beugungsspektrums in Abhangigkeit von dem
Abstand zur Schweilllinsenmitte erfolgen, Bild 78. Zu beachten ist, dass der Linsendurch-
messer ca. 4,7 mm betrug. Sowohl in der SchweiRlinsenmitte wie auch am Ubergang zur
WEZ (2 mm) sind nur geringe Beugungsintensitaten fur die 111y-, 200y-, 200y- und 311y-
Netzebenen festzustellen. Ab einem Abstand von 3 mm zur Schweilllinsenmitte treten
hingegen vergleichsweise hohe y-Beugungsintensitdten auf, wobei die Intensitatsmaxima
auch mit groRerem Abstand zur Schweilllinse nahezu konstant bleiben.

69



4 Ergebnisse

Abstand von der SchweiRlinsenmitte
in mm
(0] 1 2 3

2000 =

222,

311y

.
S
S
» S
©
£ “ ’
T | 7
= .
& OOV AT P P TR \ 5mm e
i)
c Za
= TR T 3mm Schweillinse
WEZ
2mm
™ ik Ak i 0mm
i
1 1 1 1
40 45 50 55

Energie in keV

Bild 77: Ausschnitt des Beugungsspektrums fiir verschiedene Bereiche der SchweilRverbindung
(zunehmender Abstand zur Schweillinsenmitte); rechts: gepriifte PunktschweilRung

Die quantitative Analyse des Austenitgehaltes ist in Bild 78 gezeigt. So liegen in der
Schweilllinse vergleichsweise geringe Austenitgehalte von <4 % vor. Im Abstand von
3 mm zur SchweiBlinse, d.h. am Ubergang WEZ/Grundwerkstoff, konnte mit 16,6 % ein
Austenitgehalt ermittelt werden der dem des Grundwerkstoffes (16,8 % bei einem Abstand
von 15 mm zur Schweilllinsenmitte gemessen) entspricht.
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Bild 78: Entwicklung des Austenitgehaltes in der Punktschwei3verbindung dargestellt fir verschiede-
ne Bereiche der Fugestelle, bestimmt mittels Synchrotronstrahlung (Messmodus: Reflektion)
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4.4.2 Einfluss des Temperaturzyklus beim WiderstandspunktschweiRen
auf die lokalen mechanischen Eigenschaften

Die lokalen mechanischen Kennwerte von Widerstandspunktschwei3verbindungen werden
generell Uber die Hartewerte charakterisiert. Bild 79 zeigt den typischen Harteverlauf einer
WiderstandspunkschweilRverbindung aus dem TRIP Stahl HCT690T.
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Bild 79: Exemplarische Darstellung des Harteverlaufes im Bereich der PunktschweilRverbindung, die
Vickers-Harteprifung erfolgt nach [175], Schweilparameter siehe Tabelle 3, Punktdurchmesser: 5 mm

Aufgrund der eingeschrankten Nachbildung der verschiedenen Spitzentemperaturen in der
WEZ einer Punktschweilverbindung wurden, zusatzlich zu den Zugversuchen an Ofenpro-
ben die mechanischen Kennwerte direkt an der Flgestelle einer Widerstandspunkt-
schweilverbindung bestimmt. Die mittels der instrumentierten Eindringprifung bestimmten
lokalen Flie3grenzen und wahren Spannungs-Dehnungskurven sind in Bild 80 dargestellt.
Dabei kann festgestellt werden, dass die FlieRgrenze in der Warmeinflusszone zunachst in
einem vergleichsweise geringen Umfang ansteigt. Bei Anndherung an die Schweillinsen-
grenze erfolgt unmittelbar ein Anstieg der FlieRgrenze auf das Niveau der Schweilllinse.
Die FlieRgrenze der Schweillinse liegt dabei mit ca. 800 MPa nahezu doppelt so hoch wie
die des Grundwerkstoffes. Die wahren Spannungs-Dehnungskurven der einzelnen Berei-
che der Punktschweillverbindung zeigen ein der Flieigrenze vergleichbares Verhalten.
Dabei ist jedoch anzumerken, dass kein abrupter Anstieg der ertragbaren Spannung auf
das Niveau der Schweilllinse erfolgt.
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Bild 80: Ergebnisse der instrumentierten Eindringpriifung, a) Querschliff nach der Eindringprifung mit
Messpunkten und schematischer Lage der WEZ/SchweiRlinse, b) FlieRgrenze fiir verschiedene
Bereiche der Fugestelle mit Angabe des Eindringversuches, c) Wahre Spannungs-Dehnungskurve
ermittelt mit der instrumentierten Eindringprifung und dem Zugversuch

4.5 Verformungs- und Bruchverhalten von widerstandspunktge-
schweiBtem TRIP Stahl

Die ermittelten lokalen mechanischen Eigenschaften der WEZ und der Schweilllinse
werden als Eingangsdaten fir die FE-Simulation verwendet. Die Validierung der numeri-
schen Simulation erfolgt sowohl mittels der aus konventionellen Scherzugversuchen
ermittelten Kraft-Verlangerungskurven als auch durch die aus Dehnungsfeldmessungen
bestimmten Kraft-(lokale) Dehnungsverlaufe der Scherzugproben. Fir die Dehnungsverlau-
fe werden dabei die maximal auftretenden Oberflaichendehnungen an der Figestelle
sowohl an der Vorder- als auch an der Rickseite genutzt. Mit den Kraft-
Verldngerungskurven steht ein globales Vergleichskriterium zur Verfigung, wéhrend die
Kraft-Dehnungskurven das lokale Verhalten charakterisieren.

Bild 81 zeigt exemplarisch die Kraft-Verldngerungskurve (a) und die maximale Oberfla-
chendehnung an der Vorder- und Rickseite in Abhangigkeit von der Kraft (b).
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Bild 81: Ergebnisse des Scherzugversuches fiir eine einschnittige Punktschweiverbindung mit einem
Punktdurchmesser von 5 mm a) Kraft-Verlangerungskurve b) Kraft-Dehnungskurve, die Dehnungen
entsprechen den maximalen lokalen Dehnungen

Zur Verdeutlichung des Dehnungsverhaltens von widerstandspunktgeschweifdten Scher-
zugproben ist in Bild 82 zusatzlich des Dehnungsfeld bei Erreichen der Scherzugkraft
dargestellt. Deutlich wird, dass die maximale Dehnung auRerhalb der Schweillinse bzw.
des Elektrodeneindrucks auftritt und die Schweilllinse nur geringfligig verformt wird.
Darliber hinaus kann eine vergleichsweise geringe Dehnung des Grundwerkstoffes (< 2 %)
nachgewiesen werden.
Das Dehnungsfeld dient darliber hinaus, neben den Kraft-Dehnungskurven, als ein zusatz-
liches qualitatives Vergleichskriterium fiir die Ergebnisse der numerischen Simulation.

Vorderseite

Schweilllinse

= Messpunkt

Kraft= 11,7 kN

Riickseite

I 0,090

—~ 0,075

— 0,060

0,045
H 0,030

= 0,015

0,0

I I -0,01
y -0,025

Dehnung ¢,

Bild 82: Dehnungsfeld bei Erreichen der Scherzugkraft an der Vorder- und Riickseite der Scherzug-
probe (Punktdurchmesser 5mm) sowie Lage der Messpunkte fiir Bestimmung der Kraft-Dehnungs-

kurve in Bild 81
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Da die Ergebnisse der optischen Dehnungsfeldmessung im Bereich geringer Dehnungen
€x< 0,01 vergleichsweise starke Streuungen aufweisen, wurden zusatzlich mittels DMS
Dehnungsmessungen im Bereich der maximalen lokalen Dehnungen der Scherzugprobe
durchgeflhrt, siehe Bild 83. Es zeigt sich, dass bei geringen Belastungen zunachst eine
vergleichsweise geringe negative Dehnung vorliegt. Mit zunehmender Belastung erfolgt
dann jedoch ein Wechsel des Verformungsverhaltens, so dass bei Belastungen tber
3,7 KN eine positive Dehnung auftritt.
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Bild 83: Mittels DMS bestimmte Kraft-Dehnungskurve; schematische Lage des DMS

Das Bruchverhalten dient neben der Kraft-Verlangerungskurve und dem Kraft-
Dehnungsverhalten als eine weitere Referenz fir die Interpretation der FE-
Simulationsergebnisse. Bild 84 gibt exemplarisch das Bruchverhalten fir eine Scherzug-
probe mit einen Linsendurchmesser von 5,2 mm wieder. Die Risseinleitung erfolgt dabei in
der WEZ, etwa 0,2 mm von dem Kerbgrund entfernt. Weiterhin konnte festgestellt werden,
dass vor dem Versagen der Scherzugprobe eine merkliche Einschniirung im Ubergang
Grundwerkstoff/WEZ auftritt.
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Einschniirung

Risseinleitung

Bild 84: Querschliff einer im Scherzugversuch versagten WiderstandspunktschweifRverbindung mit
einem Punktdurchmesser von 5 mm, Probengeometrie nach Bild 24, Zuggeschwindigkeit=0,01 mm-s”

4.6 FE-Simulation

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

Es sei darauf hingewiesen, dass die Materialkenndaten der in Kap. 0.3 dargestellten WEZ-
2 variiert werden, um den Nutzen der experimentell bestimmten Materialkenndaten der
WEZ und folglich auch die Notwendigkeit ihrer Ermittlung zu beurteilen. Die Festlegung der
Variation lediglich einer WEZ-Zone erfolgt auf Basis des Harteverlaufes und der Ergebnisse
der Eindringprifung. So konnten lediglich fir einen ortlich stark eingeschrankten Bereich
ein von der Schweillinse bzw. dem Grundwerkstoff abweichendes Werkstofffestigkeitsver-
halten nachgewiesen werden.

4.6.1 Ergebnisse der unterschiedlichen Simulationsmodelle

Als Basis fur die Interpretation der FE-Simulationsergebnisse dient neben dem Kraft-
Verlangerungsverhalten (globales Kriterium) insbesondere die mittels optischer Dehnungs-
feldanalyse bestimmte maximale Oberflachendehnung (lokales Kriterium). In Bild 85 ist das
Dehnungsverhalten im Bereich der Punktschweilverbindung flr die untersuchten Simulati-
onsmodelle bei einer Verlangerung von 1,8 mm exemplarisch gegenubergestellt. Fiur die
Bewertung des lokalen Dehnungsverhaltens wird die Dehnungskomponente in Zugrichtung
(x-Richtung) verwendet. Diese setzt sich aus dem elastischen und plastischen Anteil
zusammen. Fir die drei Modelle tritt die maximale Oberflachendehnung deutlich auerhalb
der Schweillinse im Bereich des Grundwerkstoffes auf.
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HO00RCOEN BO0CEOCEN
[=X=) ©
8& &
Dehnung &, Dehnung g,

NO0ORCOEN
290
8&
Dehnung ¢,

Bild 85: Dehnungskennwerte (Dehnung in x-Richtung) der FE-Modelle 1, 2 und 3 bei Erreichen der
maximalen Verlangerung von 1,8 mm, variiert werden die Materialkenndaten der WEZ-2 (siehe Kap.
0.3), Materialkenndaten des a) Grundwerkstoffes, b) der WEZ (instrumentierte Eindringpriifung) und c)
der Schweillinse, siehe auch Bild 115

Durch die Analyse der maximalen Oberflachendehnung (Bild 85) unter Berlcksichtigung
der auBeren Kraft kdnnen Kraft-Dehnungsverlaufe fiir das jeweilige Modell ermittelt werden
Bild 86a. In Abhangigkeit von dem verwendeten Simulationsmodell liegt bei Belastungen
bis 4 kN (Modell 3), bis 5,5 kN (Modell2) bzw. bis 6,3 kN (Modell 1) zunachst eine geringe
negative Dehnung vor. Fir das Modell 1 konnte dabei eine gréRere negative Dehnung
ermittelt werden als fir das Modell 2 und das Modell 3. Mit ansteigender Belastung erfolgt
ein Wechsel des Verformungsverhaltens, so dass oberhalb einer spezifischen, vom Simula-
tionsmodel abhangigen Kraft, eine positive Dehnung vorliegt. Oberhalb dieser Kraft ist die
zunehmende Festigkeit der WEZ-2 (Modell 3 > Modell 2 > Modell 1) mit einer groReren
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Steigung der Kraft-Dehnungskurve und mit einer geringeren maximalen Oberflachendeh-
nung (0,19 = 0,18 - 0,16) verbunden.

Die ermittelten Kraft-Verlangerungskurven fiir die jeweiligen Simulationsmodelle sind in Bild
86b wiedergegeben. Fir die untersuchten Modelle konnten dabei vergleichbare Verlaufe mit
geringen Abweichungen nachgewiesen werden.
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Bild 86: Ergebnisse der FE-Simulation fiir die drei untersuchten Modelle a) Kraft-Dehnungskurven
(Dehnung bei einer Verlangerung von 1,7 mm), mit Detailausschnitt bei geringen Dehnungen b) Kraft-
Verlangerungskurven

Um einen gesicherten Vergleich der FE-Simulationsergebnisse mit dem realen Verhalten im
Scherzugversuch zu gewahrleisten, wird zusatzlich zu den dargestellten lokalen und
globalen Vergleichskriterien, das Versagen der Simulationsprobe analysiert. Dazu werden
die lokalen Dehnungs- und Spannungsverhaltnisse in verschiedenen Bereichen der
Flgestelle ermittelt. Bild 87 zeigt exemplarisch fiir Modell 2 die auftretenden von Mises
Dehnungen und von Mises Spannungen im Bereich der Flgestelle bei einer Kraft von
10,3 kN. Die von Mises Spannungen bzw. Dehnungen werden herangezogen da im
Bereich der Flgestelle ein mehrachsiger Spannungs-/Dehnungszustand vorliegt [139]
[140]. Zusatzlich sind die drei kritischen Bereiche gekennzeichnet. Diese umfassen den
kerbnahen Bereich (Materialkenndaten der Schweillinse (1)), den Randbereich der WEZ
(WEZ-2 - variable Materialkenndaten (2)) und den Grundwerkstoffbereich (3). Es wird
deutlich, dass die héchsten Dehnungen und Spannungen in der Blechinnenseite auftreten,
wobei die maximalen Dehnungen im Grundwerkstoffbereich (3) und die maximalen Span-
nungen im kerbnahen Bereich (1) vorliegen. Weiterhin kann eine merkliche Einschniirung
im Grundwerkstoffbereich nachgewiesen werden. Ein nahezu identisches Werkstoffverhal-
ten wurde fir Modell 3 nachgewiesen. Da das Modell 2 (Kenndaten der WEZ) und das
Modell 3 (Kenndaten der Schweillinse) das reale Verhalten tendenziell besser abbilden als
das Modell 1 (Kenndaten des Grundwerkstoffes) erfolgt die Analyse und Diskussion des
Versagensverhaltens ausschlieBlich fir diese Modelle.
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Bild 87: Exemplarische Darstellung der von Mises Dehnung a) und der von Mises Spannung mit den
fur das Versagen kritischen Bereichen 1, 2 und 3 am Beispiel des Modells 2

Um ein mégliches Versagen der FE-Scherzugprobe prognostizieren zu kdnnen ohne dabei
ein direktes Versagenskriterium in der FE-Simulation zu implementieren, wurden die
Vergleichsspannungs- und -dehnungswerte in den o.g. kritischen Bereichen fiir den
gesamten Belastungsvorgang ermittelt, Bild 88. Dadurch kann neben der maximal ertragba-
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ren auleren Belastung zuséatzlich
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Bild 88: Von Mises Dehnung fiir das Modell 2 a) und das Modell 3 b), von Mises Spannung fiir das
Modell 2 c) und das Modell 3 d) fir die kritischen Bereiche in Bild 87; Modell 2: WEZ-2 mit Material-
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Bild 88a und Bild 88b zeigen das Dehnungsverhalten fiir die jeweiligen Bereiche und
Simulationsmodelle durch die Darstellung der von Mises Dehnung beziglich der Kraft.
Abhangig von den Bereichen und den Simulationsmodellen erfolgt oberhalb einer spezifi-
schen Kraft eine exponentielle Zunahme der Dehnung. Die maximalen Dehnungen treten
dabei im Grundwerkstoff auf. Die Spannungsverhaltnisse im Fligebereich zeigen Bild 88b
und Bild 88c. Abhangig von den untersuchten Bereichen ist zunachst eine lineare Zunahme
der Spannung bis zum Erreichen der jeweiligen bereichsabhangigen Streckgrenzen zu
beobachten. Oberhalb dieser spezifischen Spannung verringert sich die Steigung der
Spannungs-Kraftkurve, zeigt aber weiterhin ndherungsweise einen linearen Verlauf. Die
héchsten Spannungen liegen im kerbnahen Bereich vor, wahrend im Grundwerkstoff die
niedrigsten Spannungen wirken.
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5 Diskussion

Wesentliches Ziel der vorliegenden Arbeit ist die systematische Analyse der Entwicklung
des Austenitgehaltes und speziell die quantitative Bestimmung des umwandlungsfahigen
Austenitanteils im Grundwerkstoff und insbesondere im warmebehandelten Bereich von
WiderstandspunktschweiRverbindungen aus TRIP Stahl. In den anschlieRenden Kapiteln
erfolgt nun eine gezielte Diskussion und Interpretation der Ergebnisse hinsichtlich der o.g.
Zielstellung sowie den aus den Anderungen des Austenitgehaltes resultierenden mecha-
nisch-technologischen Kennwerten im Fligebereich. Dariiber hinaus wird die Ubertragbar-
keit der Ergebnisse der simulierten Proben auf das real vorliegende Material der Schweil3-
verbindung bewertet.

5.1 Mechanisch-technologische Kennwerte und y — oy Phasen-
umwandlung des Grundwerkstoffs

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

Der die Umformbarkeit kennzeichnende Kaltverfestigungsexponent n erreicht mit 0,3 ein fiir
niedriglegierte TRIP Stahle typischen Wert [23], [24]. Bemerkenswert ist jedoch, dass im
Gegensatz zu Arbeiten von [6], [26], [30] der n-Wert bei zunehmender Dehnung nahezu
konstant bleibt und auch bei hohen Dehnungen oberhalb der GleichmaRdehnung nicht
signifikant abfallt. Dartber hinaus kénnen durch den dehnungsunabhéngigen n-Wert
bereits qualitative Aussagen zur Austenitumwandlung und -stabilitédt getroffen werden. So
charakterisiert ein konstanter n-Wert eine uber die Dehnung kontinuierliche y — au Pha-
senumwandlung. Das weist auf die Existenz von Austenitkdrnern unterschiedlicher Stabilitat
[29] hin, d.h. auf Austenitkdrner die bei niedriger Dehnung in Martensit umwandeln als auch
auf solche die bei héheren Dehnungen umwandeln. Dieser Sachverhalt wird im Folgenden
weiterfuhrend diskutiert.

Um die martensitische Phasenumwandlung im Zugversuch auch bei hohen lokalen Deh-
nungen prézise analysieren zu kénnen, soll eine Ubertragbarkeit der aus den ex-situ
Zugversuchen mittels optischer Dehnungsfeldmessung ermittelten wahren Spannungs-
Dehnungskurven auf die in-situ Zugversuche (keine Dehnungsmessung mdglich) erfolgen.
Bild 89 zeigt vergleichend den aus dem jeweiligen Zugversuch ermittelten Zusammenhang
zwischen der technischen Spannung und der Verlangerung der Probe. Da die Spannungs-
Verlangerungsverldufe nahezu identisch sind, wird vereinfacht die wahre Spannungs-
Dehnungskurve des ex-situ Zugversuchs fiir die folgenden Auswertungen der y — am
Phasenumwandlung genutzt.
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Bild 89: Gegenuberstellung der Spannungs-Verlangerungskurve fiir die Zugversuche bei der in-situ

Phasenanalyse und der ex-situ Vergleichsmessung zur Bewertung der Ubertragbarkeit der ermittelten
Kenndaten

Die qualitative Charakterisierung der y — am Phasenumwandlung gelingt durch die alleinige

Darstellung der y-Beugungsintensitdten in Abhangigkeit von der wahren Spannung bzw.
wahren Dehnung, Bild 90.
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Bild 90: Entwicklung der y-Beugungsintensitaten in Abhangigkeit von der wahren Spannung und der
wahren Dehnung
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Bis zu einer wahren Spannung von 875 MPa bzw. einer wahren Dehnung von 0,2 erfolgt
eine signifikante Verringerung der y-Beugungsintensitaten. Eine weitere Erhéhung der
Spannung / Dehnung fiihrt lediglich zu einer geringen Abnahme der Intensitaten. Dabei ist,
mit Ausnahme der 220y-Gitterebene, fur alle Gitterebenen ein linearer Abfall der
Peakintensitaten zu beobachten. Dadurch wird die auf Basis des n-Wertes geschlussfolger-
te kontinuierliche y — am Phasenumwandlung bis zu einer Dehnung von 0,2 prinzipiell
bestatigt. Oberhalb einer wahren Dehnung von 0,2 verringert sich die Peakintensitat jedoch
nicht signifikant. Das weist auf den Abschluss der y — ay Phasenumwandlung hin. Damit
werden die auf Basis des n-Wertes getroffenen Aussagen bezliglich einer (iber den gesam-
ten Belastungsprozess kontinuierlich stattfindenden Austenitumwandlung nicht bestatigt.
Demzufolge kann der n-Wert nicht als alleiniges Merkmal zur Charakterisierung der Konti-
nuitat der y —» am Phasenumwandlung herangezogen werden.

Die beobachtete Erhéhung der 110a- und 220a-Beugungsintensitaten bei plastischer
Verformung charakterisiert eine Texturentwicklung durch Drehung von a-Kérnern in Zug-
richtung. Die 110a- und 220a-Beugungsintensitaten nehmen zu, da die {110} Gitterebene
die bevorzugte Gleitebene ist und sich folglich die a-Kérner bevorzugt in diese Gitterebene
drehen. Die Berechnung des Restaustenitgehaltes im Abhangigkeit von der Dehnung
(Verhaltnis der Integralintensitaten der a-Phase und y-Phase, Gleichung 7) wird jedoch
hierdurch nicht wesentlich beeinflusst, da sich die Beugungsintensitadten der anderen o-
Netzebenen (200a-, 200a, 221a, 310a, 321a) in ahnlichem Male verringern wie die 110a-
und 220a-Beugungsintensitaten ansteigen, siehe Bild 91. Die einheitliche Verschiebung der
Beugungsintensitaten zu geringeren Energiewerten deutet weiterhin auf eine ansteigende
Zugspannung in den Atomlagen der Gitterebenen hin.
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Bild 91: Beispielhafte Darstellung der Entwicklung der a-Beugungsintensitaten in Abhangigkeit von
der wahren Dehnung ¢
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Die quantitative Analyse des Austenitgehaltes hat in Uberstimmung mit den Arbeiten von
Choi et al. [71] und Soulami et al. [79] gezeigt, dass die y — ay Phasenumwandlung
oberhalb der globalen Streckgrenze (definiert als Beginn des globalen plastischen FlieRens,
P1) bzw. der phasenspezifischen Streckgrenze auftritt, siehe auch Bild 92. Demzufolge
konnte fiir den hier untersuchten TRIP Stahl keine spannungsunterstitzte sondern lediglich
eine dehnungsinduzierte y-Phasenumwandlung nachgewiesen werden. Die Umwandlung
des Austenits in Martensit setzt dabei nach Uberschreiten der phasenspezifischen Streck-
grenze, d.h. zwischen 550 MPa und 600 MPa, ein. Anzumerken bleibt, dass die ermittelten
phasenspezifischen Streckgrenzen sowohl der y- als auch der a-Phase eine gute Uberein-
stimmung mit den Arbeiten von Choi et al. [70] und Soulami et al. [79] zeigen.

Die nahezu lineare Verringerung des Austenitgehaltes nach Einsetzen der plastischen
Verformung ist konsistent zu der qualitativen Phasenanalyse (y-Peakintensitaten). Jedoch
wird die kritische Dehnung / Spannung fiir die Beendigung der messbaren y — au Phasen-
umwandlung zu 0,225 ermittelt. Somit kann zusammenfassend festgestellt werden, dass im
Bereich globaler plastischer Verformung bis zu einer wahren Dehnung von 0,225 eine
kontinuierliche y — au Phasenumwandlung stattfindet bei der sich der Austenitgehalt auf
ca. 60 % des Ausgangswertes reduziert. Somit sind unter den vorliegenden Prufbedingun-
gen (Raumtemperatur, quasi-statischer Zugversuch, einachsige Belastung) selbst bei sehr
hohen lokalen Dehnungen, wie sie oberhalb der GleichmaRdehnung auftreten, ca. 40 %
des verbleibenden Austenits stabil. Das entspricht einem Austenitgehalt von ca. 6 %.
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Bild 92: Phasenspezifische wahre Spannung im Austenit und Austenitgehalt in Abhangigkeit von der
globalen wahren Dehnung - Detaildarstellung

Ursache fiir den Abschluss der Phasenumwandlung kann zum einen der Effekt der mecha-
nische Stabilisierung, d.h. die hohe plastische Verformung des Austenits, sein [46], [48].
Weiterhin wiesen die Hellfeldaufnahmen (Bild 41a) im stark verformten Bereich der geprif-
ten Zugprobe die Existenz lamellarer Austenitkérner nach, die nach [20], [21] eine hdhere
Stabilitat als der inselférmige Austenit aufweisen. Dartiber hinaus konnten durch diese TEM
Aufnahmen Austenitkérner mit einer KorngréfRe < 1 ym ermittelt werden (Bild 41b) die nach
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[66], [103], [104] eine hohe Stabilitdt aufweisen. Somit kann die geringe GroéRe der
Austenitkérner u.a. zur beobachteten unvollstandige y — ay Phasenumwandlung beitragen.

Eine fundierte Bewertung der Stabilitdt des Austenits bzw. der Phasenumwandlungskinetik
gelingt durch die Analyse der Anderung des Austenitgehaltes in Abhangigkeit von der
wahren Dehnung entsprechend Gleichung 9 [75], [76]. So kennzeichnen k, und folglich

L—Ldie Austenitstabilitat. Dabei gilt, je kleiner k, bzw. L_L (bezogen auf einen

7

7 V70 7 70
spezifischen Dehnungswert) desto stabiler ist der vorliegende Austenit. Bild 93a zeigt die

Anderung von i_iin Abhangigkeit von der wahren Dehnung sowohl fiir den in dieser

V

7 70
Arbeit verwendeten TRIP Stahl als auch fir eine Reihe von niedriglegierten TRIP Stahlen
mit unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung.
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Bild 93: Analyse der Austenitstabilitat des untersuchten TRIP Stahls HCT690T durch a) die Gegen-
Uberstellung der 1/Vy - 1/Vy0-Werte mit Literaturangaben und b) der kp-Werte in Abhangigkeit des
Kippwinkels y (siehe Bild 35)

Es kann festgestellt werden, dass der in dieser Arbeit verwendete CMnAI-TRIP Stahl
geringfligig unterhalb des aus der Literatur ermittelten Streubandes liegt. Demzufolge kann
der vorliegende Austenit auch im Vergleich zu den im Schrifttum vorgestellten TRIP Stahlen
als vergleichsweise stabil bezeichnet werden. Dies ist neben den bereits diskutierten
Faktoren auch auf die chemische Zusammensetzung, speziell auf den Aluminiumgehalt,
zurlickzufiihren. So wird nach Samek et al. [102] die héchste Austenitstabilitat bei dem
CMnAI-TRIP Stahlen erreicht, wahrend die geringste Austenitstabilitdt bei CMnSi-TRIP
Stahlen vorliegt. Dies wird auch durch die Auswertung der Literatur bestatigt, da im oberen
Streubereich (weniger stabiler Austenit) iberwiegend CMnSi-TRIP Stahle [20], [70], [75],
[78] und im unteren Streubereich CMnAI-TRIP Stahle [80], [81] vorliegen. Bemerkenswert
ist weiterhin, dass im Gegensatz zu den in der Literatur verwendeten TRIP Stahlen der hier
untersuchte TRIP Stahl eine maximale wahre Dehnung 0,225 (P2) aufweist oberhalb der
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keine signifikante y —» ay Phasenumwandlung stattfindet. Demzufolge kann der TRIP-Effekt
oberhalb dieser Dehnung bzw. der vorliegenden globalen Spannung keinen deutlichen
Einfluss auf die mechanischen Kennwerte ausiiben.

Der flr die Austenitstabilitdt charakteristische ky-Wert ist in Bild 93b fiir die verschiedenen
Kippwinkel @ der Zugprobe (siehe Bild 35) dargestellt. Es zeigt sich, dass der kp-Wert
bezogen auf den Kippwinkels g der Zugprobe relative stark streut (um ~250% zwischen
dem Mittelwert bei 56° und den Mittelwert bei 36°). Vergleichbare Streuungen wurden auch
von [76] festgestellt. Der durchschnittliche kp-Wert liegt dabei deutlich unter den Angaben
von Kruiver et al. [76] und bestatigt somit die oben dargestellte hohe Austenitstabilitat im
hier untersuchten TRIP Stahl.

Die Untersuchungen zur Homogenitat der y — am Phasenumwandlung zeigen, dass bei
einer Verlangerung der Probe aufgrund der unterschiedlichen Dehnungswerte fiir die
verschiedenen Zonen (Z0 - Z2) abweichende Austenitgehalte und demzufolge verschie-
denartige Phasenumwandlungscharakteristiken vorliegen. Um eine Aussage zur Homogeni-
tat der dehnungsinduzierten y — ay Phasenumwandlung zu erhalten ist es jedoch zweck-
mafig die jeweiligen Austenitgehalte bei identischen Dehnungswerten zu vergleichen und
nicht wie o0.g. bei gleichen Verlangerungen, siehe Bild 94.
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Bild 94: Entwicklung des Austenitgehaltes in Abhangigkeit von der wahren Dehnung fir unterschiedli-
che Bereiche der Zugprobe

Festzustellen ist, dass sowohl im Bereich Z0 als auch im Bereich Z1 und Z2 vergleichbare
Austenitgehalte vorliegen und demzufolge die y — au Phasenumwandlung nahezu iden-
tisch ist. Im Bereich Z0 wird aufgrund der vorliegenden Spannungsverhaltnisse eine
gréRere wahre Dehnung erzielt und somit ein gréRerer Gesamtabfall des Austenitgehaltes
beobachtet.
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Durch die vergleichende Darstellung von L—L in Abhangigkeit von der wahren
b4 V70

Dehnung kann zusétzlich die Stabilitdt des Austenits in den jeweiligen Bereichen bewertet

werden. Dabei wird fir die untersuchten Probenbereiche eine vergleichbare

Austenitstabilitdt nachgewiesen, siehe Bild 95.

Die dargestellten Ergebnisse zeigen somit, dass, unter Vorrausetzung einer einachsigen
Zugbeanspruchung und bei identischen Dehnungen, die y — ay Phasenumwandlung in
einem Bauteil nahezu homogen erfolgt. Sollten in einem Umformprozess jedoch lokal
abweichende Dehnungen oder mehrachsige Beanspruchungen auftreten, kénnen unter-
schiedliche Austenitgehalte vorliegen, so dass sich das Bauteil unter Betriebsbelastungen
lokal unterschiedlich verhalten kann.
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Bild 95: Vergleichende Darstellung des Austenitstabilitat fir verschiedene Bereiche der Zugprobe
(20O, Z1, Z2) durch die die Analyse von 1/V, - 1/Vo

5.2 Einfluss eines Temperaturzyklus auf den Austenitgehalt

5.2.1 In-situ Phasenanalyse

Durch den direkten Zusammenhang zwischen den Peakintensitaten der a- bzw. y-
Gitterebenen und dem Phasengehalt kdnnen zunachst qualitative Aussagen zur Entwick-
lung des Austenitgehaltes in Abhangigkeit von der Temperatur getroffen werden, siehe Bild
52. So zeigen die Ergebnisse, dass zwischen 300 °C und 400 °C eine wesentliche Verrin-
gerung der y-Peakintensitaten und somit des Austenitgehaltes auftritt. Die Verringerung des
Austenits resultiert dabei aus dem diffusionsgesteuerten Zerfall des Austenits in Ferrite und
Karbide [111] und stimmt mit den Literaturangaben tberein [110], [112], [113], [114]. Zu
beachten ist, dass der Zerfallsprozess von Austenit in Ferrit und Karbid diffusionsgesteuert
[115] und somit zeitabhangig ist. Daher kann die Heizrate bzw. bei einer stufenartiger
Erwarmung zusatzlich die Verweilzeit je Messstufe den Phasengehalt beeinflussen.
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Eine deutliche Karbidausbildung kann dabei zwischen 500 °C und 600 °C im Beugungs-
spektrum beobachtet werden. Vergleichbare Ergebnisse wurden von Choi et al. [110]
mittels Synchrotronstrahlung an einem CMnSi-TRIP Stahl ermittelt. Demnach ist davon
auszugehen, dass sich Eisenkarbid in Form von Zementit (FesC) ausbildet.

Uber einer Temperatur von 650 °C erfolgt die Neubildung des Austenits die durch eine
Zunahme der y-Peakintensitaten charakterisiert, und mit einem Zerfall des Zementits
verbunden ist, siehe Bild 52 und Bild 53. Das flihrt dazu, dass Uber einer Temperatur von
800 °C die y-Peakintensitaten deutlich iber den Werten der a-Gitterebenen liegen und
folglich ein Austenitgehalt deutlich iber 50 % zu erwarten ist. Bei Abkuhlung der Probe
erfolgt bereits bis 500 °C eine erhebliche Reduzierung des Austenitgehaltes, was durch
eine Minimierung der y-Peakintensitaten auf Hohe des Grundrauschens gekennzeichnet ist.
Die bei einer kontinuierlichen Erwarmung durchgefilnrte quantitative Analyse des
Austenitgehaltes bestatigt grundsatzlich die Ergebnisse der qualitativen Phasenanalyse. So
kann in Ubereinstimmung mit den in-situ Messungen von Amirthalingam [114] und den
Arbeiten von Choi et al. [110], [112] ein allm&hlicher Zerfall des Austenits ab einer Tempe-
ratur von 400 °C und ein beschleunigter Zerfalls ab 450 °C beobachtet werden. Der
Absolutwert des verbleibenden Austenits ist mit ca. 3 % mit den Ergebnissen von
Amirthalingam [114] vergleichbar. Eine signifikante Neubildung des Austenits erfolgt ab ca.
600 °C. Demnach wird dabei die Aci-Temperatur Uberschritten und es erfolgt eine
Austenitbildung durch Umwandlung der a-Phase in die y-Phase. Eine vergleichbare Aci-
Temperatur ist in den Untersuchungen von Kapustka et al. [117] (Bild 20) bestimmt worden.
Die geringen Unterschiede zu der hier angegebenen Ai-Temperatur kdnnen aus der
abweichenden chemischen Zusammensetzung der verwendeten TRIP Stahle resultieren.
Zum anderen gelten die in [117] dargestellten A1 und As; Temperaturen lediglich fir eine
langsame Abkuhlung und nicht fiir einen Aufwarmprozess.

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

In Hinblick auf die schweilitechnische Verarbeitung von TRIP Stahlen und den praktischen
Einsatz gefligter Bauteile ist die resultierende Gefligeausbildung nach erfolgter Abkiihlung
von Ubergeordneter Bedeutung. Es sei darauf hingewiesen, dass in den in-situ Ofenversu-
chen keine dem Schweillprozess &aquivalenten Abkulhlraten erzielt werden konnten
(170 °C/min zu > 1000 °C/s), so dass die dargestellten Ergebnisse zunachst nur einen
grundsatzlichen Einblick in die temperaturabhangig Phasenausbildung des TRIP Stahls
geben.

Um die y—a Phasenumwandlung entsprechend der sich ausbildenden Phasen zu charak-
terisieren, wird das ZTU Schaubild nach [126] herangezogen, siehe Bild 96. Gekennzeich-
net ist dabei eine Temperaturkurve, die ndherungsweise zu einer tg;5 Zeit fluhrt, die mit der in
den in-situ Experimenten vorliegenden tg;s Zeit Gbereinstimmt.

Die y-Phasenumwandlung bei Abklhlung auf Raumtemperatur kann wie in Bild 97 darge-
stellt in drei Bereiche eingeteilt werden. Die Charakterisierung dieser Bereiche soll nun
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mittels des o.g. ZTU-Diagramms temperaturspezifisch erfolgen. Demnach resultiert die
drastische Reduzierung des Austenits im Bereich | (750 °C bis 675 °C) zunachst aus der
Umwandlung von Austenit in Ferrit. AnschlieRend folgt eine maRige Verringerung des
Austenitgehaltes im Bereich Il (675 °C bis 525 °C) durch die Umwandlung in Perlit. Schlie3-

lich kdnnen im Bereich Il (525 °C bis 40 °C) geringe Mengen von Bainit ausgebildet
werden.
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Bild 96: ZTU-Diagramm eines dem untersuchten TRIP Stahl vergleichbaren Werkstoffes mit Kenn-
zeichnung des in diesen Untersuchungen gemessenen Temperatur-Zeitverlaufs
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Mit Hilfe von in-situ Messungen mittels Synchrotronstrahlung konnten die Austenitzerfalls-,
Austenitneubildungs- und Austenitumwandlungstemperaturen fir den untersuchten TRIP
Stahl HCT690T identifiziert werden. Dabei kann prinzipiell ein fir TRIP Stahle typisches
temperaturabhangiges Verhalten beobachtet werden, das durch einen Austenitzerfalls
zwischen 400 °C - 600 °C, einer Austenitneubildung (bis ca. 900 °C) und einer stufenarti-
gen Austenitumwandlung im Abkilhlprozess gekennzeichnet ist.

5.2.2 Einfluss der Aufheiz- und Abkiihirate

Bild 98a zeigt vergleichend den Einfluss der unterschiedlichen Aufheizraten auf die Ent-
wicklung des Austenitgehaltes, wobei ein direkter Einfluss der Aufheizrate auf den
Austenitgehalt nachgewiesen werden kann.
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Bild 98: a) Entwicklung des Austenitgehaltes im Aufheizprozess bei unterschiedlichen Heizraten b)
Veranderung des Austenitgehaltes im Aufheizprozess in Abhangigkeit von der Zeit
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Bei der héheren Aufheizrate (100 °C/min) tritt eine Verschiebung des Austenitzerfalls zu
hoheren Temperaturen auf. Begrindet wird dies durch den Mechanismus der
Austenitumwandlung. So erfolgt die a — y Phasenumwandlung diffusionsgesteuert, d.h. sie
ist zeitabhangig. Das fuhrt bei einer hoheren Aufheizrate zu einer geringeren Verweildauer
bei der jeweiligen Temperatur und folglich zu einem bezlglich der Temperatur verzdgerten
Austenitzerfall. Bild 98b zeigt zur Verdeutlichung die Abhangigkeit des Austenitgehaltes von
der Messzeit. Da die bei hdheren Temperaturen einsetzende a — y Phasenumwandlung
ebenfalls diffusionsgesteuert ist, kann die verzdégerte Zunahme des Austenitgehaltes bei
einer hoheren Aufheizrate auch auf diesen Fakt zurtickgefiihrt werden.

In Hinblick auf den SchweiRprozess und der resultierenden Gefligezusammensetzung ist
die Abkihlphase von wesentlicher Bedeutung. Es kann festgestellt werden, dass die y — a
Phasenumwandlung bei einer héheren Abkilihlgeschwindigkeit im Temperaturbereich von
750 °C bis ca. 675 °C verzogert erfolgt, siehe Bild 99.
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Bild 99: Verringerung des Austenitgehaltes im Abkiihlprozess in Abhangigkeit von der Temperatur

Unter der Voraussetzung einer rein diffusionsgesteuerten Phasenumwandlung kann auch
hier als Ursache die geringere Verweildauer bei der jeweiligen Temperatur und der damit
verbundene gehemmte Diffusionsprozess genannt werden. Die Annahme einer rein
diffusionsgesteuerten, d.h. einer martensitfreien Phasenumwandlung in diesen Temperatur-
intervall kann durch die in Bild 96 vorgegebenen Martensitstarttemperatur von 400 °C
bestatigt werden. Unterhalb einer Temperatur von 550 °C liegen keine signifikanten Unter-
schiede im Austenitgehalt vor.

Aus den o.g. Ergebnissen wird deutlich, dass die Aufheiz- und Abkiihlrate einen signifikan-
ten Einfluss auf die Austenitgehalt im Aufwarm- und Abkihlprozess haben kdnnen. So
fiihren hohere Aufheizraten zu einer Verschiebung des Austenitzerfalls zu héheren Tempe-
raturen, wahrend hoéhere Abkihlraten zu einer verzogerten y—a-Phasenumwandlung
fuhren. Von uUbergeordneter Bedeutung ist dabei jedoch, dass die hier untersuchten
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Abkuhlraten keinen Einfluss auf die keinen signifikanten Einfluss auf den bei Raumtempe-
ratur, d.h. nach dem Warmebehandlungsprozess, vorliegenden Austenitgehalt haben. Eine
Ubertragung auf den Schweilprozess kann jedoch nicht gewahrleistet werden, da die
Abkihlraten hier deutlich gréer sind als in den Ofenversuchen und folglich diffusionskon-
trollierte Vorgange unterdriickt bzw. verzdgert werden. Somit kdnnen durch die in-situ
Messungen lediglich grundlegende Anhaltspunkte zum temperaturspezifischen Verhalten
von TRIP Stahlen gewonnen werden.

5.2.3 Austenitgehalt bei unterschiedlichen Spitzentemperaturen

In Bild 100 sind sowohl die fir die jeweiligen Spitzentemperaturen bestimmten
Austenitgehalte als auch die nach Abkihlung auf Raumtemperatur vorliegenden
Austenitgehalte vergleichend wiedergegeben. Zu beachten ist, dass, bedingt durch die
relativ geringe Abkuhlgeschwindigkeit, auch in diesem Fall eine rein diffusionsgesteuerte
Phasenumwandlung vorlag. Die unterschiedlichen Austenitgehalte bei den vorliegenden
Spitzentemperaturen lassen sich auf die in dem jeweiligen Temperaturbereichen erfolgen-
den Zerfalls- und Neubildungsprozesse des Austenits zuriickfiihren. Ein Vergleich mit den
vorangestellten Versuchsreihen (kontinuierliche /stufenférmige Erwarmung) zeigt eine
relativ gute Ubereinstimmung der Ergebnisse. So erfolgt bei 500 °C eine signifikate Redu-
zierung des Austenitgehaltes, wahrend bei 700 °C und 940 °C ein geringer bzw. signifikan-
ter Anstieg des Austenitgehaltes im Vergleich zum Anfangsgehalt (Raumtemperatur)
vorliegt. Der bei einer Temperatur von 940 °C vorliegende hohe Austenitgehalt korreliert
dabei mit den Untersuchungen von [114].
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Bild 100: Austenitgehalt bei Erreichen der jeweiligen Spitzentemperatur sowie nach Abkihlung auf
Raumtemperatur

Von wesentlich gréRerer Bedeutung fiir das mechanische Verhalten von Schweil3proben ist
das Gefuge nach dem Abkuhlprozess. So wird bei einer Spitzentemperatur von 940 °C und
einer Abkihlrate von effektiv 170 °C/min ein Austenitgehalt von 6,5 % erzielt. Dies ent-
spricht nahezu den Ergebnissen der vorangestellten Versuchsreihen (kontinuierliche und
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stufenartige Erwdrmung) und den Ergebnissen von [114]. Fir die Spitzentemperaturen von
700 °C und 500 °C werden hingegen abweichende Ergebnisse beobachtet. So werden bei
diesen Temperaturen einheitlich Restaustenitgehalte von ~3 % ermittelt. Unter Beriicksich-
tigung der Streuung wird der Unterschied im Austenitgehalt bezogen auf die Spitzentempe-
ratur zunachst als gering eingestuft. Um eine Signifikanz der Ergebnisse zu bestatigen, sind
jedoch weitere Untersuchungen mit einer hdheren Probenanzahl erforderlich.

Es sei auch hier darauf hingewiesen, dass bei den vorliegenden Abkihlraten nur rein
diffusionsgesteuerte Phasenumwandlungen erfolgen und die Ergebnisse demzufolge nur
fir diese Bedingungen gelten. Damit ist eine Ubertragung auf den SchweiRprozess deutlich
eingeschrankt.

Die Untersuchungen mittels Synchrotronstrahlung im Ofenversuch ermdglichen eine
generelle Beschreibung des Phasenumwandlungsverhaltens von Austenit bei relativ
geringen Aufheiz- und Abkihlraten. Dadurch gelingt eine Analyse sowohl des diffusions-
kontrollierten Austenitzerfalls- wie auch der diffusionskontrollierten Austenitneubildung und
-umwandlung. Jedoch kénnen mit dieser Methode nicht die fiir den Punktschweillprozess
typischen diffusionshemmenden Bedingungen bedingt durch die hohen Aufheiz- und
Abkihlraten nachgestellt werden. Daher ist fur die Analyse des Einflusses eines Punkt-
schweillprozesses auf den Austenitgehalt erforderlich ex-situ Untersuchungen mit
schweil3prozessahnlichen Temperaturprofilen durchzufiihren.

5.2.4 Ex-Situ Phasenanalyse
5.2.41 Ermittlung der Phasenumwandlungstemperaturen

Die Gleeble-Versuche zeigen insbesondere den Einfluss hoher Aufheizraten auf den
Austenitgehalt und die Austenitbildung. Die im Aufheizprozess mittels Einsensor-Differenz-
Thermoanalyse sowie Dilatometermessungen bestimmten Acs-Temperaturen von 665 °C
bzw. 640 °C bis 660 °C weisen eine relativ gute Ubereinstimmung mit den o.g. in-situ
Messungen auf. So liegt der messbare Beginn der Austenitneubildung mit 20 °C bis 40 °C
nur geringfligig oberhalb der im in-situ Versuch bestimmten Acs-Temperatur. Diese Abwei-
chung kann aus der deutlich hdheren Aufheizrate in den Gleeble-Versuchen (1200 C/s zu
170 °C/min) resultieren, so dass die zeitabhangige a — y-Phasenumwandlung bei einer
héheren Temperatur einsetzt. Eine Verschiebung der Ac-Temperatur zu hdheren Tempera-
turen bei hohen Aufheizraten ist hinlanglich bekannt und beispielsweise in [130] fir einen
Walzlagerstahl 100Cr6 beschrieben.

In Hinblick auf die Acs-Temperatur, d.h. dem Ende der Austenitneubildung, sind keine
eindeutigen Vergleiche der Gleeble-Versuche und der in-situ Messungen mdglich. Jedoch
wiesen Messungen mittels Synchrotronstrahlung nach, dass die Acs-Temperatur oberhalb
von 900 °C liegt, wodurch die Ergebnisse der Gleeble-Versuche (930 °C) tendenziell
bestatigt werden kdnnen.

Die in dieser Arbeit durch unterschiedliche Methoden bestimmten Ac- und Acs-
Temperaturen zeigen prinzipiell eine gute Ubereinstimmungen zu den in Bild 19 nach [114],
[117] fur verschiedene TRIP Stahle dargestellten Umwandlungstemperaturen. So kénnen
fur die Aci-Temperatur Abweichungen zwischen 80 °C [114] und 20 °C [117] festgestellt
werden. Die Abweichung bei der Ac-Temperatur liegt bei ca. 100 °C. Es sei nochmals
darauf hingewiesen, dass die ermittelten Temperaturunterschiede aus der ungleichen
chemischen Zusammensetzung der TRIP Stahle sowie der eingeschrankten Giiltigkeit der
Phasendiagramme (siehe [117]) bei Aufheizprozessen resultieren kénnen.
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In Hinblick auf die martensitische Phasenumwandlung wahrend des Abklhlungsprozesses
konnte sowohl durch die Gleeble-Versuche unter Verwendung der Dilatometerkurven und
des Temperatur-Zeitverlaufs als auch durch die Ofenversuche eine Ms-Temperatur von ca.
400 °C bestimmt werden. Eine entsprechende Ms-Temperatur wurde von Zhang et al. in
[126] fur einen TRIP Stahl vergleichbarer chemischer Zusammensetzung vorgestellt.

5.2.4.2 Einfluss des Warmzyklus auf den Austenitgehalt

Die in den Gleeble-Versuchen und den Ofenexperimenten verwendeten Temperaturzyklen
zur Nachbildung des Punktschweillprozesses fihren einheitlich zu einer Reduzierung des
Austenitgehaltes. Fiur die Ofenversuche kann dies qualitativ durch die Gegenuberstellung
der Beugungsintensitaten der 200y-Gitterebenne fiir die Spitzentemperaturen 500 °C,
700 °C und die unbehandelte Probe nachgewiesen werden, siehe Bild 101. Die Ergebnisse
fur 900 °C und 1200 °C sind mit den Resultaten fiir 700 °C vergleichbar und werden daher
hier nicht dargestellt. Es zeigt sich, dass lediglich bei einer Spitzentemperatur von 500 °C
(bei nachfolgender Abschreckung) eine signifikante Peakintensitat ermittelt werden konnte.
Oberhalb dieser Spitzentemperatur sind demnach nur geringe Austenitgehalte zu erwarten.
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Bild 101: Einfluss der Spitzentemperatur auf die Beugungsintensitat der 200y-Gitterebene; Messung
mittels Réntgenstrahlung (winkeldispersive Methode), auf die Darstellung der Beugungsintensitaten bei
900 °C und 1200 °C wird aufgrund der Vergleichbarkeit zu 700 °C verzichtet

Eine quantitative Bewertung des Austenitgehaltes unter Nutzung von Synchrotronstrahlung
fur die Gleeble- sowie fur die Ofenproben zeigt vergleichend Bild 102. Zusatzlich sind die
fur die Ofenproben mittels Farbniederschlagsatzung bestimmten Austenitgehalte darge-
stellt. In Hinblick auf die Spitzentemperatur kann sowohl bei den Gleeble-Versuchen als
auch den Ofenexperimenten nachgewiesen werden, dass mit steigender Maximaltempera-
tur, in Ubereinstimmung mit den réntgenographisch ermittelten Ergebnissen, zunéchst eine
Verringerung des Austenitgehaltes auftritt.
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Bild 102: Gegenliberstellung der fiir die Gleeble-Proben und die Ofenproben mittels Sychrotron-
strahlung und fir die Ofenproben metallographisch bestimmten Austenitgehalte

Durch die Ofenversuche konnte weiterhin gezeigt werden, dass bis 500 °C eine ver-
gleichsweise geringe und zwischen 500 °C und 700 °C eine erhebliche Reduzierung des
Austenitgehaltes einsetzt. Oberhalb einer Spitzentemperatur von 700 °C tritt hingegen
keine weitere signifikante Reduzierung des Austenitgehaltes auf. Die bei 700 °C, 900 °C
und 1200 °C aufgetretenen Unterschiede in den Austenitgehalten liegen innerhalb der
Streuung der Messung und sind somit nicht signifikant. Die durch Synchrotronstrahlung
ermittelten Austenitgehalte der Ofenproben zeigen sowohl qualitativ wie auch quantitativ
eine gute Ubereinstimmung zu den metallographisch bestimmten Austenitgehalten. Demzu-
folge relativieren sich die insbesondere bei grolen Austenitgehalten auftretenden Streuun-
gen in den Messergebnissen. Die bei Amirthalingam [114] beobachtete Erhéhung des
Austenitgehaltes bei einer Spitzentemperatur von 800 °C (Messungen in der WEZ einer
Lichtbogenschweif3naht) konnte hier nicht bestatigt werden.

Die vergleichsweise geringe Reduzierung des Austenitgehaltes bei 500 °C steht zunachst
im Gegensatz zu dem in in-situ Ofenversuch bestimmten niedrigen Austenitgehalt (< 5 %)
bei dieser Temperatur, siehe Bild 56. Jedoch ist zu beriicksichtigen, dass der Zerfallspro-
zess des Austenits zeitabhangig ist, d.h. mit zunehmender Aufheizrate zu héheren Tempe-
raturen verschoben wird. Da sowohl bei den Gleeble-Versuchen als auch den Ofenexperi-
menten (ex-situ) deutlich hdhere Aufheizraten als in den in-situ Versuchen vorlagen,
kénnen die hohen Austenitgehalte bei 500 °C auf einen nur eingeschrankt ablaufenden
Austenitzerfall zuriickgefiihrt werden. Die erhebliche Reduzierung des Austenitgehaltes
oberhalb einer Spitzentemperatur von 700 °C kann durch unterschiedliche Phanomene
begriindet werden. Wie in Bild 56 gezeigt, erfolgt die Neubildung des Austenits oberhalb
von 600 °C, wobei bei héheren Aufheizraten tendenziell eine verzdgerte Austenitausbildung
zu beobachten ist. Bei einer Spitzentemperatur von 700 °C kann zum einen eine geringe
Verweilzeit oberhalb von 600 °C verantwortlich fiir den geringen Austenitgehalt sein. Zum
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anderen erfolgt vermutlich durch die relative hohe Aufheizrate in den ex-situ Untersuchun-
gen eine Verschiebung der Austenitausbildung zu héheren Temperaturen.

Eine Reduzierung des Austenitgehaltes durch die martensitische Umwandlung im Abkuhl-
prozess ist bei Spitzentemperaturen von 500 °C und 700 °C hingegen nicht zu erwarten, da
bei den Abkulhlkurven kein Haltepunkt festgestellt werden konnte, siehe Bild 103.
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Bild 103: Temperatur-Zeitverlauf fiir die Ofenproben (500 °C, 700 °C, 900 °C) und die Gleeble-Probe
(1100 °C) mit Angabe der Haltepunkte (Ms-Start)

Die geringen Austenitgehalte der Proben mit einer Spitzentemperatur oberhalb von 700 °C
sind hingegen nicht auf den Austenitzerfall, sondern im Wesentlichen auf die martensitische
Phasenumwandlung zurlickzufiihren. So ist davon auszugehen, dass sowohl bei der
Spitzentemperatur von 900 °C als auch von 1200 °C ein Uberwiegend austenitisches
Gefiige vorliegt, siehe auch Bild 98a. Bei der anschlielenden Abkihlung erfolgt neben der
diffusionsgesteuerten Austenit zu Ferrit/Bainit Phasenumwandlung bei 400 °C die diffusi-
onslose Umwandlung des Austenits in Martensit Bild 103, so dass im Geflige nur geringe
Anteile an Austenit vorliegen.

Die Gegenuberstellung der Ergebnisse aus den Gleeble-Versuchen und den Ofenversu-
chen (Bild 103) deutet zusatzlich darauf hin, dass die unterschiedlichen Abkuhlraten
ebenfalls einen Einfluss auf den Austenitgehalt haben. So liegt bei der Gleeble-Probe
(1100 °C), bei der eine deutliche geringere Abkuhlgeschwindigkeit auftritt als bei den
Ofenversuchen (900 °C / 1200 °C), tendenziell ein héherer Austenitgehalt vor, Bild 102. Der
Unterschied kann auf die in geringerem Umfang stattfindende martensitische Phasenum-
wandlung zurlckgefiihrt werden, die durch die niedrigere Unterkihlung bei den Gleeble-
Versuchen hervorgerufen wird.
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Die Ergebnisse zeigen somit, dass die Erwarmung auf unterschiedliche Spitzentemperatu-
ren bei vergleichbaren Abkiihlbedingungen zu variierenden Austenitgehalten fiihren kann.
Dabei wird ab einer Temperatur von 700 °C der Austenitgehalt drastisch reduziert, wobei
eine thermisch bedingte diffusionslose Umwandlung des Austenits in Martensit bei 900 °C
zu beobachten ist.

5.3 Mechanische Kennwerte und Austenitgehalt nach simulierten
WiderstandspunktschweiBprozess

Die zur Simulation des Gefliges einer Punktschweillverbindung in der WEZ
(500 °C /700 °C/ 900 °C) und des Schweifdgutes (1100 °C / 1200 °C) genutzten Tempe-
raturzyklen fiihren nicht nur zu einer Veranderung des Austenitgehaltes im Vergleich zum
unbehandelten Grundwerkstoff, sondern insbesondere auch zu abweichenden mechani-
schen Kennwerten. In Bild 104 sind die Ergebnisse fiir die Gleeble-Proben, bei denen dem
Punktschweillprozess vergleichbare Aufheizraten erzielt wurden, und die Ergebnisse der
Ofenversuche, bei denen dem PunktschweiRprozess vergleichbare Abkihlraten verwendet
wurden, gegenlibergestellt. Zu beachten ist, dass die wahren Spannungs-Dehnungskurven
bis zur Gleichmal3idehnung aufgetragen sind.
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Bild 104: Gegeniberstellung der wahren Spannungs-Dehnungskurven fiir die Gleeble-Proben und die
Ofenproben sowie Angabe der vor dem Zugversuch vorliegenden Austenitgehalte

Der Vergleich der mechanischen Kennwerte der Gleeble- bzw. Ofenversuche fir eine
Spitzentemperatur von 500 °C zeigt trotz der signifikant unterschiedlichen Temperaturzyk-
len eine gute Ubereinstimmung. Demzufolge kann geschlussfolgert werden, dass in diesem
Temperaturbereich die mechanischen Kennwerte nicht durch die Aufheiz- bzw. Abkuhlraten
bestimmt werden, sondern wesentlich durch die Spitzentemperatur. Begriindet wird dies
dadurch, dass im Abkihlprozess keine von der Abkilhlgeschwindigkeit abhangige
martensitische Phasenumwandlung auftritt (Bild 103) sowie durch die vergleichbaren
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Austenitgehalte der Proben (Bild 102). Fir eine Spitzentemperatur von 1100 °C (Gleeble)
bzw. 1200 °C (Ofen) kann eine ebenfalls gute Ubereinstimmung festgestellt werden.
Jedoch ist zu beachten, dass fiir die Gleeble-Probe durch den Bruch im unbehandelten
Grundwerkstoff keine vollstdndige Spannungs-Dehnungskurve vorliegt, wodurch die
Aussagekraft der Ergebnisse eingeschrankt ist. Die Gegenuberstellung mit den Ergebnis-
sen von Kiellling et al. [165] (Bild 17) zeigt hinsichtlich der erreichbaren Festigkeiten und
GleichmaRdehnungen ebenfalls eine relativ gute Ubereinstimmung.

Das mechanische Verhalten von TRIP Stahlen wird durch die Temperaturzyklen signifikant
beeinflusst. Aufbauend auf den Ofenproben kdnnen hinsichtlich des Temperatureinflusses
zwei wesentliche Bereiche identifiziert werden, siehe Bild 105. So erfolgt bis zu einer
Temperatur von 700 °C zunachst eine wesentliche Verringerung der ertragbaren Spannung
und insbesondere der Verformbarkeit. Ab 900 °C tritt ein deutlicher Anstieg der ertragbaren
Spannungen auf, welcher jedoch mit einer weiteren Verringerung der Verformbarkeit
verbunden ist. Zu bericksichtigen ist dabei, dass die mechanische Eigenschaften von TRIP
Stahlen sowohl durch den Austenitgehalt als insbesondere auch durch den Anteil an
umwandlungsfahigen d.h. metastabilen Austenits (TRIP-Effekt) bestimmt werden [27], [29].
In Bild 106 sind zusammenfassend der Einfluss sowohl der thermischen als auch der
mechanischen Belastung auf den Austenitgehalt dargestellt. Aus der Differenz der
Austenitgehalte nach der Warmebehandlung und dem Zugversuch lassen sich nun die
umgewandelten metastabilen Austenitanteile bestimmen. So ist festzustellen, dass lediglich
bei einer Spitzentemperatur von 500 °C signifikante Austenitanteile (ca. 7 %) in Martensit
umwandeln. Hingegen liegen nach einer Warmebehandlung mit einer Spitzentemperatur
von 700 °C, 900 °C und 1200 °C vernachlassigbar kleine metastabile Austenitanteile vor
(<2 %).

0,40 — T T T T T T T T T T T T
- 1500
0,35 - ]
- 1400
o 0,30 | 1 S ®
S J1300 £2
2 S =
S 025 1 g c
k] —41200 W o
2 — C
g o2} ] T 5
E" 41100 5 @
@) £ 3
k5 T 2w
o 0151 41000 E E
© c
o : g5
& 010 H900 o3
= L ] £
T O
0,05 [~ --®-- wahre Dehnung 480 = ©
| —O— wahre Spannung 1
0’00 1 " 1 " 1 " 1 " 1 " 1 " 1 700
0 200 400 600 800 1000 1200

Spitzentemperatur in °C

Bild 105: Wahre Spannung / wahre Gleichmaflidehnung in Abhangigkeit von der Spitzentemperatur
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Bild 106: Darstellung des Einflusses der Warmebehandlung und des Zugversuches (bis Versagen)
auf den Austenitgehalt im TRIP Stahl HCT690T

Den Zusammenhang zwischen dem ermittelten metastabilen Austenitanteil bzw. dem
Austenitgehalt sowie den resultierenden mechanischen Eigenschaften bei Erreichen der
GleichmalRdehnung zeigt Bild 107. Dabei kann festgestellt werden, dass die bis zu einer
Spitzentemperatur von 700 °C beobachtete Verringerung der Verformbarkeit und der
Festigkeit einheitlich mit einer Reduzierung des initialen Austenitgehaltes bzw. des initialen
metastabilen Austenitanteils verbunden ist. Da sich die Gesamtfestigkeit des Werkstoffes
aus den Einzelfestigkeiten sowie den Anteilen der jeweiligen Phasen zusammensetzt [44],
[60] kann die Festigkeitsreduktion bei 500 °C und 700 °C wesentlich auf die geringeren
Austenitanteile zurtickgefuihrt werden, Bild 107b. Begriindet wird dies durch die nach [71],
[84], [79] vorliegende hdhere Harte und Festigkeit des Austenits gegeniber dem Ferrit und
dem Bainit. Zu beachten ist dabei, dass bei der Warmebehandlung der Austenit nicht in
Martensit sondern Ferrit zerfallt [112], [113], [114].

Die Abnahme der Verformbarkeit beruht insbesondere auf dem geringeren metastabilen
Austenitgehalt bei 500 °C bzw. 700 °C, siehe Bild 107c. So verringert sich bei diesen
Proben die Kaltverfestigungsfahigkeit, da die y — au Phasenumwandlung, die nach [44],
[53], [54] zur Verschiebung der GleichmalRdehnung zu hdheren Spannungs- und Deh-
nungswerten fihrt, in geringerem Umfang als im unbehandelten Grundwerkstoff erfolgt. Die
Reduzierung der GleichmafRdehnung von 0,26 auf 0,21 bei Erhéhung der Spitzentempera-
tur von 500 °C auf 700°C lasst sich ebenfalls auf die geringeren metastabilen
Austenitanteile bei 700 °C zurlickfihren, Bild 107c.

Oberhalb von 700 °C erfolgt wahrend des Abklhlprozesses ebenfalls eine signifikante
Reduzierung des Austenitanteils (Bild 4.21). Zuséatzlich zeigt der Temperatur-Zeitverlauf
(900 °C, Bild 103) durch die Darstellung des Haltepunktes bei 400 °C, dass wahrend des
Abkihlprozesses Anteile an Martensit entstehen. Dies wird durch die Gefligedarstellung in
Bild 4.30e durch die Visualisierung von nadelférmigen Martensit bestétigt. Die Verringerung
der GleichmaRdehnung und die Zunahme der ertragbaren Spannung bei Erhéhung der
Spitzentemperatur von 900 °C auf 1200 °C kann auf den héheren Martensitgehalt bei der
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Probe die auf 1200 °C erwarmt wurde zurtckgefuhrt werden. So ist davon auszugehen,
dass bei 900 °C vor dem Abkuhlprozess ein geringerer Austenitgehalt vorliegt als bei 1200
°C, siehe auch Bild 3.3. Gestutzt wird diese These durch die Ergebnisse der in-situ Auf-
heizversuche bei denen bei 890 °C mit 85 % ein geringerer Austenitgehalt gemessen
wurde als bei 940 °C (93 %), sieche Kap. 4.2. Demzufolge kann der Anteil an Martensit nach
dem Abschrecken ebenfalls geringer sein, was folglich zu der ermittelten hdheren Deh-
nungsfahigkeit fiihren kann. Zusatzlich tritt bei der Probe die auf 1200 °C erwarmt wurde
eine Kornvergréberung auf die ebenfalls zu einer reduzierten Dehnungsfahigkeit beitragen
kann. Vergleichbares wurde auch von KielYling et al. [165] bei Erwarmung auf Temperatu-
ren Uber 900 °C festgestellt. Der TRIP-Effekt ist aufgrund des vernachlassigbaren meta-
stabilen Austenitanteils in diesem Temperaturbereich nicht von Bedeutung. Die Kornver-
gréberung wurde ebenfalls in realen Widerstandspunktschweilverbindungen im Uber-
gangsbereich Schweillinse / WEZ mittels der EBSD-Technik nachgewiesen (Bild 76), in
einem Temperaturbereich der nach Bild 75 bei ca. 1200 °C -1300 °C liegt.
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Bild 107: Abhangigkeit der wahren GleichmaRdehnung bei verschiedenen Spitzentemperaturen von
a) dem Austenitgehalt und c) dem metastabilen Austenitanteil; Abhangigkeit der wahren Spannung bei
verschiedenen Spitzentemperaturen: vom b) dem Austenitgehalt und d) dem metastabilen
Austenitanteil

In Hinblick auf den TRIP-Effekt ist zusammenfassend festzuhalten, dass bei einer Spitzen-
temperatur von 500 °C eine deutliche y—aw-Phasenumwandlung nachgewiesen werden
kann. So liegt im Gefuge nach einer dem Punktschweil3prozess vergleichbaren Aufheizrate
(Gleeble) bzw. Abkilhlrate (Ofen) bei dieser Spitzentemperatur noch ein relativ groRer
Anteil metastabilen Austenits vor. Hingegen kdnnen bei einer Erwdrmung auf 700 °C,
900 °C bzw. 1200 °C zwar noch Austenitanteile im Geflige nachgewiesen werden, jedoch
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erfolgte im Zugversuch lediglich eine vernachlassigbar kleine y—au-Phasenumwandlung.
Somit fuhren diese Spitzentemperaturen unter einem dem Punktschweil3prozess vergleich-
baren Temperaturzyklus zu einer nahezu vollstdndigen Beseitigung des metastabilen
Austenits, wodurch folglich keine deutliche Beeinflussung der mechanischen Eigenschaften
durch den TRIP-Effekt erfolgen kann.

Eine Ubertragung der Ergebnisse auf reale Punktschweilverbindungen fiihrt zu der
Schlussfolgerung, dass in den Bereichen der WEZ, bei denen im Schweil3prozess Tempe-
raturen von bis zu 500 °C vorliegen, signifikante Anteile an metastabilen Austenit auftreten
kénnen. In diesen Bereichen kann daher eine y — ay-Phasenumwandlung erfolgen und zu
einer Beeinflussung der mechanischen Eigenschaften und hier insbesondere der Duktilitat
fuhren. Jedoch ist anzumerken, dass die Grof3e dieser Zone bezogen auf die gesamte WEZ
vergleichsweise gering ist, wodurch ihr Einfluss auf das Tragverhalten der Punktschweil3-

verbindung als gering einzustufen ist. Bereiche der WEZ in denen Temperaturen =700 °C
vorliegen, kénnen nicht durch den TRIP-Effekt beeinflusst werden. Dabei tritt in den
Werkstoffzonen die auf Temperaturen oberhalb von 700 °C erwarmt werden ein Gefluige mit
geringer Verformbarkeit bzw. hoher Festigkeit auf.

Die Gegenlberstellung der Ergebnisse beziiglich des Austenitgehaltes mit Literaturanga-
ben [110], [112], [113], [116] l&sst bei Spitzentemperaturen ab 700 °C eine gute Uberein-
stimmung erkennen. So liegen bei diesen Temperaturen, bedingt durch den Austenitzerfall,
vergleichsweise geringe Austenitgehalte vor. Inkonsistente Ergebnisse kénnen jedoch flr
eine Spitzentemperatur von 500 °C festgestellt werden. Wahrend Zhao et al. [116] von
geringen Austenitanteilen berichten, konnten in den hier gezeigten Untersuchungen
vergleichsweise hohe Austenitgehalte nachgewiesen werden. Dabei ist jedoch zu beach-
ten, dass die Aussagen von [116] hinsichtlich des temperaturabhéngigen Austenitgehaltes
lediglich fur das LaserstrahlschweilRen Giiltigkeit besitzen.

Eine Warmebehandlung ab einer Spitzentemperatur von 500 °C fuhrt generell zu einer
Reduzierung des Austenitgehaltes und des metastabilen Austenits. Als Folge tritt eine
Verringerung der Verformbarkeit und der Festigkeit auf.

54 Austenitgehalt und lokale mechanische Kennwerte nach
realem WiderstandspunktschweiBprozess

5.4.1 Einfluss des Temperaturzyklus beim Widerstandspunktschweifen
auf den Austenitgehalt

Im vorangestellten Kapitel wurde der Einfluss eines Schweifizyklus durch hohe Aufheizra-
ten bzw. hohe Abkuhlgeschwindigkeiten abgebildet. Jedoch konnten dabei die Einflisse
der Elektrodenkraft, der kurzen Haltezeiten bei den jeweiligen Maximaltemperaturen und
insbesondere die Kopplung der hohen Aufheiz- und Abkihlraten nicht experimentell
nachgestellt werden. Daher wurden zuséatzlich zu den simulierten Schwei3proben Untersu-
chungen an realen WiderstandspunktschweiRverbindungen durchgefihrt.

Die mittels der Software Sorpas bestimmten Aufheiz- und Abkihlraten der WEZ eines
punktgeschweillten TRIP Stahls vergleichbarer chemischer Zusammensetzung sowie die
Verweilzeit bei der jeweiligen Spitzentemperaturen weichen z.T. deutlich von den experi-
mentell simulierten Gleeble bzw. Ofenproben ab. Jedoch liegen fiir die Abkihlbedingungen,
welche wesentlich fiir die Gefligeausbildung sind, mit tg;s-Zeiten von 0,1 s Werte vor, die
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unter Beriicksichtigung von SchweiR-ZTU Diagrammen [127] eine grundsatzliche Ubertrag-
barkeit der Ergebnisse von thermisch simulierten Proben auf reale Widerstandspunkt-
schweil3proben gewahrleisten.

Durch die Untersuchungen mittels hochenergetischer Synchrotronstrahlung konnte festge-
stellt werden, dass mit zunehmendem Abstand zur Schweilllinsenmitte ein signifikanter
Anstieg der y-Peakintensitaten auftritt. Dieses Verhalten deutet auf einen geringen
Austenitgehalt in der Schweillinse und auf eine drastische Erhéhung des Austenitanteils in
den Randbereichen der WEZ hin.

Die quantitative Auswertung zeigt, dass in der SchweiRlinse und am Ubergang zur WEZ
geringe Gehalte von < 4 % Austenit vorliegen. Damit erfolgt eine deutlich gréRere Redukti-
on des Austenits als von Zhao et al. [116] beim LaserstahlschweilRen nachgewiesen wurde.
Am Ubergang WEZ und Grundwerkstoff, d.h. ca. 1 mm von der SchweiBlinse entfernt,
werden bereits Austenitgehalte bestimmt die denen des Grundwerkstoffes entsprechen.
Demzufolge liegt in der WEZ einer Widerstandspunktschweiverbindung aus TRIP Stahl
HCT690T ein hoher Gradient hinsichtlich des Austenitgehaltes vor. Zur Verdeutlichung sind
in Bild 108 die geometrischen Verhaltnisse wahrend der Messung und insbesondere die
Lage der Messbereiche sowie die ermittelten Austenitgehalte wiedergegeben.

Austenitgehalt in %

Messvolumen

Bild 108: Schematische Lage der mittels Synchrotronstrahlung ausgewerteten Messbereiche mit
Angabe der vorliegenden Austenitgehalte

Fur die in Bild 108 dargestellten Messbereiche kénnen unter Verwendung der Simulations-
ergebnisse aus Bild 75 die Spitzentemperaturen abgeschatzt werden. So liegen fir den
Messbereich in der Mitte der Schweillinse Spitzentemperaturen von ca. 1500 °C vor. Fur
den Messbereich der 2 mm von der Schweillinse entfernt liegt (4 % Austenit), wurde eine
mittlere Temperatur von 1200 °C ermittelt. Zu beachten ist dabei, dass dieser Messbereich
sich aufgrund der Geometrie der Linse (siehe Bild 108) zu ca. 50 % aus der Schweillinse
und zu weiteren ca. 50 % aus einer Zone mit variabler Spitzentemperatur (Temperaturinter-
vall 700 °C bis 1500 °C in Blechdickenrichtung) zusammensetzt. Fiir den Messpunkt mit
einem Abstand von 3 mm zur Schweilllinsenmitte liegt eine Spitzentemperatur zwischen
500 °C und 350 °C vor. Im Folgenden wird von einer mittleren Temperatur von 425 °C
ausgegangen.
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Basierend auf diesen Ergebnissen erfolgt in Bild 109 eine Gegenuberstellung der
Austenitgehalte fur den simulierten und den realen SchweilRprozess in Abhangigkeit von
der Spitzentemperatur.
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Bild 109: Gegeniberstellung der Austenitgehalte in Abhangigkeit von der Spitzentemperatur flr eine
reale Punktschweillverbindung (Temperaturdaten naherungsweise durch die Sorpas-Simulation
bestimmt) und fur die Ofenproben

Es kénnen sowohl fiir den unbeeinflussten Grundwerkstoff als auch fiir den Ubergangsbe-
reich WEZ/SchweiRlinse (1200 °C) relativ gute Ubereinstimmungen festgestellt werden. Da
durch die in-situ Messungen mittels Synchrotronstrahlung nachgewiesen wurde, dass der
Austenitzerfall in einem vergleichsweise kleinen Temperaturintervall erfolgt (siehe Bild 56),
kénnen die Abweichungen im Ubergangsbereich WEZ/Grundwerkstoff (500 °C bzw.
425 °C) auf die unterschiedlich hohen Spitzentemperaturen zurlickgefiihrt werden. Anzu-
merken bleibt weiterhin, dass die Ergebnisse der realen Punktschweiliverbindung fir die
mittlere Spitzentemperatur von 425 °C die Aussagen von [116] hinsichtlich der Grenztem-
peratur fir den Austenitzerfall (400 °C) prinzipiell bestatigen.

Die geringen Abweichungen in den Austenitgehalten der realen Flgestelle und der korres-
pondierenden warmebehandelten Proben fluhren zu der Schlussfolgerung, dass eine
Ubertragbarkeit der aus den Ofenversuchen gewonnenen Ergebnisse beziiglich des
Austenitgehaltes auf die WEZ einer realen WiderstandspunktschweiRverbindung maéglich
ist. Demnach kann die Entwicklung des Austenitgehaltes sowie des metastabilen
Austenitanteils in einer Widerstandspunktschweiverbindung wie in Bild 110 dargestellt
néherungsweise beschrieben werden. So liegen lediglich im Ubergang von der WEZ zum
Grundwerkstoff signifikante Austenitgehalte vor. Eine Beeinflussung des mechanischen
Verhaltens durch eine y—au-Phasenumwandlung (TRIP-Effekt) bei dul3erer Belastung ist
daher ebenfalls lediglich in diesem Bereich zu erwarten. Basierend auf den hier dargestell-
ten Ergebnissen ist davon auszugehen, dass bei dem widerstandpunktgeschweiten TRIP
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Stahl HCT690T die fir TRIP Stahle typische Kombination aus hoher Festigkeit und hoher
Verformbarkeit in der WEZ nur im Ubergangsbereich zum Grundwerkstoff, d.h. bei Spitzen-
temperaturen von <500 °C, erreicht werden kdnnen. Aufgrund der vergleichsweise gerin-
gen GroRe dieses Werkstoffbereiches wird geschlussfolgert, dass der TRIP-Effekt keinen
deutlichen Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften von PunktschweilRverbindung aus
TRIP Stahl austiben kann.

@0\4' Temperatur in °C
S & & &
& A © Q) Q P o
g & &P F @'\Iq’ SR

 ——————
m Austenitgehalt
tastabiler Austenitanteil
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Bild 110: Darstellung der Entwicklung des Austenitgehaltes und des metastabilen Austenitanteils in
einer realen WiderstandspunktschweiRverbindung aus HCT690T

5.4.2 Einfluss des Temperaturzyklus beim WiderstandspunktschweiBen
auf die lokalen mechanischen Eigenschaften

5.4.2.1 Diskussion der Harteverlaufe

Die Harte ist das wichtigste Kriterium zur Charakterisierung der lokalen mechanischen
Eigenschaften von WiderstandspunktschweilRverbindungen [134], [135]. Dabei zeigen die
Ergebnisse den typischen Verlauf mit einem drastischen Anstieg der Harte in der WEZ bis
auf das Niveau der Schweilllinse.

Die Harteverlaufe kdnnen jedoch auch als Referenzdaten fir die Bewertung der Ergebnisse
aus den Ofenversuchen hinsichtlich einer Ubertragbarkeit auf die mechanischen Kennwer-
ten einer Widerstandspunktschwei3verbindung genutzt werden. Bild 111a zeigt die Harte-
werte der Ofenproben im Vergleich zu den Ergebnissen der Widerstandspunktschweil3ver-
bindung. Dabei kann festgestellt werden, dass die Proben mit einer Spitzentemperatur von
500 °C und 700 °C sich in Bereichen der WEZ eingliedern, die eine relativ geringe Hartezu-
nahme im Vergleich zum Grundwerkstoff aufweisen. Hingegen erreicht die Ofenprobe mit
einer Spitzentemperatur von 1200 °C einen Hartewert der nahezu dem der Schweilllinse
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entspricht. Basierend auf dem mittels Sorpas bestimmten Temperaturfeld werden in Bild
111b die Spitzentemperaturen in der WEZ ermittelt, die zu einer aquivalenten Harte bei
einer Widerstandspunktweilverbindung filhren. Dabei kann eine relativ gute Ubereinstim-
mung der im Ofenversuch tatsachlich aufgetretenen Spitzentemperatur und der mittels
numerischer Simulation bestimmten Spitzentemperatur festgestellt werden.

a) 600 T T T T T b) 600 T T T T T
@ Widerstandspunktschweilverbindung
O Ofenproben
o
500 |- ){'\ o\./o—o\; 500 T
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Bild 111: a) Vergleich der Hartewerte einer realen Punktschweiflverbindung aus HCT690T und den
thermisch simulierten Zugproben b) Analyse der Spitzentemperatur der Ofenproben durch einen
Vergleich mit der Sorpas-Simulation

Bemerkenswert ist hingegen, dass die Hartewerte der thermisch behandelten Zugproben
(500 °C und 700 °C) oberhalb des Grundwerkstoffniveaus liegen, wahrend die Festigkeit
dieser Proben geringer ist als die des Grundwerkstoffes, siehe Bild 73. Demnach kann die
haufig beschriebene direkte Korrelation zwischen Harte und Festigkeit hier nicht nachge-
wiesen werden, wodurch eine Ubertragung von Hartewerte auf Festigkeitskennwerte unter
den hier dargestellten Bedingungen nicht méglich ist.

Auf Grundlage der o0.g. Ergebnisse kann geschlussfolgert werden, dass die in den Ofenver-
suchen bei den jeweiligen Spitzentemperaturen ermittelten mechanischen Kennwerte auf
die Bereiche der WEZ einer WiderstandspunktschweilRverbindung Ubertragen werden
kénnen, in denen den Ofenversuchen aquivalente Temperaturen vorliegen.

5.4.2.1 Instrumentierte Eindringpriifung

Sowohl die mittels der instrumentierten Eindringprifung bestimmten FlieRspannungen als
auch die wahren Spannungs-Dehnungskurven zeigen bereits in der WEZ einen signifikan-
ten Anstieg der Festigkeit bis auf das Niveau der Schweilllinse. Basierend auf den Festig-
keitskennwerten aber auch den Hartewerten kdnnen zwei unterschiedliche Bereiche
innerhalb der WEZ definiert werden, Bild 112.

Bereich | umfasst den Bereich der WEZ der geringfligig hohere Festigkeiten aufweist als
der Grundwerkstoff. Basierend auf den Ergebnissen aus den Ofenexperimenten ist davon
auszugehen, dass in diesen Bereich Temperaturen von deutlich unter 900 °C auftreten.
Diese Hypothese wird durch den in Bild 111 gezeigten Hartevergleich der thermisch
behandelten Zugproben und der Punktschweilverbindung gestitzt.
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Bild 112: Mittels der instrumentierten Eindringpriifung bestimmte FlieRgrenzen fir die WEZ und die
Schweillinse mit Einteilung der WEZ in zwei signifikant unterschiedliche Bereiche (1) und (1)

Im Bereich Il liegen die mechanischen Eigenschaften bereits auf dem Niveau der Schweil3-
linse. Das ist konsistent zu den Ergebnissen von Sommer [147] und Tao et al. [164] die
Festigkeitskennwerte der WEZ ermittelten die denen der Schweilllinse entsprechen.
Zusatzlich wurde von [164] ebenfalls eine Unterteilung der WEZ in einen harten und einen
weicheren Bereich vorgenommen. In Bereich Il der WEZ treten Temperaturen deutlich
oberhalb von 700 °C auf (Bild 56). Diese flhren zu einem hohen Austenitanteil vor dem
Abkiihlprozess, was in Ubereinstimmung mit [117] folglich einen hohen Anteil an Martensit
nach dem Abkuhlen im Geflige erwarten lasst. Eine Erh6hung der lokalen Temperatur Gber
ca. 1000 °C fuhrt nach Bild 56 und [114] nicht zu einer weiteren signifikanten Zunahme des
Austenitgehaltes vor und somit des Martensitgehaltes nach dem Abkiihlvorgang womit eine
wesentliche Veranderung der mechanischen Eigenschaften, unter Voraussetzung ver-
gleichbarer Abkulhlbedingungen, ausgeschlossen werden kann. Daher liegen im Bereich Il
Festigkeitskennwerte vor, die denen der Schweillinse entsprechen.

In Hinblick auf die Bestimmung der Verformungsféahigkeit ist anzumerken, dass die instru-
mentierte Eindringprifung diesbezuglich keine zuverlassige Auswertung ermdglicht. So
kann bei diesen Verfahren im Gegensatz zu einer Zugpriifung kein Versagenskriterium wie
z.B. der Bruch der Probe definiert werden. Daher ist die Ermittlung der Bruch- oder der
Gleichmafdehnung als Kriterium fiir die Verformungsfahigkeit nicht méglich.

Um die Ergebnisse der instrumentierten Eindringprifung zu validieren, werden die wahren

Spannungs-Dehnungskurven den Ergebnissen der Ofenversuche (unbehandelt, 900 °C
und 1200 °C) gegenibergestellt, siehe Bild 113.
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Bild 113: Vergleich der wahren Spannungs-Dehnungskurven aus der instrumentierten Eindringpri-
fung und den thermisch behandelten Zugproben

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

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

Durch eine Kopplung der Ergebnisse aus der instrumentierten Eindringprifung und den
Ofenversuchen, insbesondere auf Basis der Steigung der Kurven, kénnen jedoch ndhe-
rungsweise die zu erwartenden wahren Spannungs-Dehnungskurven der WEZ und der
Schweilllinse ermittelt werden.

So zeigen die Ergebnisse aus den Ofenversuchen, dass die Steigung der wahren Span-
nungs-Dehnungskurven nahezu unabhangig von der Spitzentemperatur ist, siehe Bild 73.
In [166] und [152] sind ebenfalls nahezu identische Anstiege der wahren Spannungs-
Dehnungskurven der WEZ, der Schweillinse und des Grundwerkstoffes dargestellt.
Demzufolge kann durch eine einfache Verschiebung der wahren Spannungs-
Dehnungskurven des Grundwerkstoffes (Zugversuch) ab einer wahren plastischen Deh-
nung von 0,03 das mechanische Verhalten der WEZ und der Schweilllinse neu bestimmt
werden, siehe Bild 114. Der Dehnungswert von 0,03 wurde gewahlt, da hier eine relativ
gute Ubereinstimmung zwischen den Ergebnissen der Zugpriifung und der Eindringpriifung
besteht. Da nach Tao et al. [164] der E-Modul im Bereich der WEZ und der Schweiflinse
dem des Grundwerkstoffes entspricht, kann der elastische Bereich zusatzlich in die Be-
trachtungen mit einbezogen werden.
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Bild 114: Modifizierte wahre Spannungs-Dehnungskurven fiir verschiedene Bereiche der Punkt-
schweilverbindung aus HCT690T

Fur die Schweilllinse werden unter Berlcksichtigung der Arbeiten von [147] und [164] bei
denen fir die Schweilllinse eine FlieRspannungen oberhalb von 1000 MPa bestimmt
wurde, deutliche Abweichungen zu den Ergebnissen der Eindringprifung nachgewiesen.
Daher wird in den weiteren Untersuchungen fiir diesen Bereich die wahre Spannungs-
Dehnungskurve aus den Ofenversuchen bei 1200 °C (FlieBspannung: 1000 MPa) verwen-
det. Somit wird lediglich flir die WEZ die aus der instrumentierten Eindringpriifung bestimm-
te Spannungs-Dehnungskurve genutzt. Die wahren Spannungs-Dehnungskurven fir den
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Grundwerkstoff, die WEZ und die Schweillinse sind in Bild 115 zusammenfassend darge-
stellt. Sie werden im Folgenden als Eingangsdaten fiir die numerische Simulation der
Beanspruchungsverhaltnisse an einer WiderstandspunktschweilRverbindung genutzt.
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Bild 115: Fir die FE-Simulation genutzten wahren Spannungs-Dehnungskurven des Grundwerkstof-
fes, der WEZ und der SchweiBlinse; lediglich die wahre Spannungs-Dehnungskurve der Schweillinse
ist bis zum Versagen der Proben dargestellt

Im FE-Modell (siehe Kapitel 0) wird die Spannungs-Dehnungskurve der Schweildlinse
(1200 °C) als Eingangsdaten fir die WEZ-1 und fir die Schweilllinse genutzt. Fir die im
FE-Modell als WEZ-2 beschriebene Zone erfolgt vergleichend die Implementierung der
Grundwerkstoffdaten (Modell-1), der Spannungs-Dehnungskurve der WEZ (instrumentierte
Eindringprifung - Modell-2) sowie der Spannungs-Dehnungskurve der Schweilllinse
(Ofenversuch bei 1200 °C - Modell-3). Die Nutzung von jeweils einer Spannungs-
Dehnungskurve fir die WEZ und die Schweillinse entspricht dem Vorgehen von [152],
[155].

In Tabelle 8 sind die charakteristischen Kennwerte der drei Zonen (Grundwerkstoff, WEZ,
Schweilllinse) zusammenfassend dargestellt.

Tabelle 8: Mechanische Kennwerte der fir die FE-Simulation verwendeten Zonen (Grundwerkstoff,
WEZ, Schweillinse)

Bereich FlieRgrenze in MPa Wahre Bruchspannung Wahre Bruchdehnung
in MPa

Grundwerkstoff 400 1150 65

WEZ 550 -0 I

Schweilllinse 1000 1560 0,21

> Aufgrund des fehlenden Versagenskriteriums konnten diese Werte mittels der instrumentierten
Eindringprifung nicht bestimmt werden.
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5.5 Verformungsverhalten von widerstandspunktgeschweiflten
TRIP Stahl

Das Verformungsverhalten, charakterisiert durch die maximale Dehnung an der Fugestelle,
ist sowohl qualitativ als auch quantitativ fur die Vorder- und Rickseite der Scherzugprobe
vergleichbar. Die beobachteten Abweichungen in den Dehnungswerten treten insbesonde-
re im Bereich geringer Dehnungen (ex < 0,04) auf. Ursachen fiir die geringen Abweichun-
gen der Dehnungen an Vorder- und Rickseite kdnnen u.a. eine unsymmetrische Linsen-
ausbildung und/oder unterschiedliche Kerbgeometrien sein. Auch Messfehler, die durch die
Nutzung des Spiegelsystems hervorgerufen werden koénnten, sind nicht ganzlich als
Ursache auszuschlieRen. Bei einer Belastungen nahe der Scherzugfestigkeit sind die
Abweichungen, unter Berlicksichtigung der Streuung innerhalb einer Versuchsreihe
(Standartabweichung ~ 0,01), hingegen vernachlassigbar klein.

Anhand der Dehnungsfeldmessung konnte neben der maximalen Dehnung auch das
Dehnungsverhalten im gesamten Flgebereich analysiert werden. Die Konzentration der
Dehnung im Bereich auerhalb des Elektrodeneindrucks bzw. der Schweillinse resultiert
aus der kombinierten Kopf- und Scherkraft und den folglich erhéhten Spannungen in diesen
Bereich (vgl. Bild 13¢) und wurde ebenfalls von [146] beobachtet. In Ubereinstimmung mit
[162], [158] ist fur den Bereich der Schweillinse lediglich eine vernachlassigbar kleine
Dehnung nachweisbar. Analoge Resultate wurden bereits von Sakai et al. [158] vorgestellt.
Zu berucksichtigen ist jedoch, dass die erzielten Ergebnisse hinsichtlich der Dehnung im
Scherzugversuch lediglich fir den Auskndpfbruch vorliegen, das Verhalten bei einem
Scherbruch bzw. Mischbruch wurde in den hier durchgefiihrten Untersuchungen nicht
betrachtet.

Bei geringen Dehnungen unterhalb von 0,004 wurden bei der optischen Dehnungsfeldmes-
sung relativ groe Streuungen beobachtet. Um eine prazise Analyse insbesondere in
Hinblick auf den Vergleich mit den Ergebnissen der numerischen Simulation zu gewahrleis-
ten, wurden Messungen mittels Dehnungsmessstreifen fir den Bereich der maximalen
Dehnung durchgefiihrt. Bild 116 zeigt den Vergleich der mit den unterschiedlichen Verfah-
ren bestimmten Kraft-Dehnungskurven und verdeutlicht die relativ gute Ubereinstimmung
der Ergebnisse. So liegt die mittels DMS bestimmte Kraft-Dehnungskurve innerhalb des
durch die Dehnungen an der Vorder- und Rickseite durch die optische Dehnungsfeldmes-
sung vorliegenden Streubandes.

Die fur geringe Belastungen vorliegende negative Dehnung ist sowohl fir die DMS-
Messung als auch fiir die optische Dehnungsmessung zu beobachten. Hinsichtlich eines
Vergleiches ist zu beriicksichtigen, dass bei der Messung mittels DMS die Dehnung fir
einen Oberflachenbereich gemittelt wurde, so dass nicht sichergestellt werden konnte, dass
ausschlieRlich die maximale Oberflachendehnung analysiert wurde. Dadurch ist die quanti-
tative Ubertragbarkeit der Ergebnisse auf die optischen Dehnungsfeldmessungen einge-
schrankt.

Der nachgewiesene negative Dehnungsanteil bei geringen Belastungen im Scherzugver-
such charakterisiert eine Druckspannung an der Oberflache und wurde bereits von [158],
[159] beobachtet. Als Ursache kann der sich bei einer beginnenden Rotation der Schweil-
linse ausbildende Kopfzuganteil F1 genannt werden. Dieser wird jedoch bei zunehmender
Belastung durch den Zuganteil in diesem Blechquerschnitt iberlagert, so dass oberhalb
einer bestimmten Kraft schlieRlich eine positive Dehnung vorliegt. Auch Adib und Jeong
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beschreiben in [142] eine Druckspannung im Oberflachenbereich einer im Scherzugver-
such belasteten Widerstandspunktschwei3probe.
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Bild 116: Gegeniberstellung der Kraft-Dehnungskurven aus den Dehnungsfeldmessungen (ARAMIS)
und den Messungen mittels DMS

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

5.6 FE-Simulation

Der qualitative Vergleich (Bild 85) zeigt in Hinblick auf das sich ausbildende Dehnungsfeld
zunachst ein nahezu identisches Dehnungsverhalten fir die unterschiedlichen Simulati-
onsmodelle. Fir das Modell 1, bei dem die Materialkenndaten des Grundwerkstoffes flr die
WEZ-2 genutzt wurden, tritt jedoch eine gréere maximale Oberflachendehnung auf als fir
das Modell 2 und das Modell 3, bei denen die Kenndaten der WEZ (Eindringpriifung) bzw.
die Kenndaten der Schweillinse (Ofenversuche) verwendet wurden. Mit zunehmender
Festigkeit der WEZ-2, d.h. der Zone deren Materialkenndaten variiert werden, ist eine
Reduzierung der maximal auftretenden Oberflachendehnungen festzustellen.

Die quantitativen Ergebnisse der numerischen Simulationen lassen fiir die drei untersuch-
ten Modelle ein unterschiedliches lokales Verhalten erkennen. Das duRert sich vorwiegend
in den divergenten Kraft-Dehnungsverlaufen, gekennzeichnet durch unterschiedliche
maximale negative Dehnungen zu Beginn der Messung, einem abweichenden Anstieg der
Kraft-Dehnungskurve bei héheren Beanspruchungen und divergierenden Maximalkraften/-
dehnungen bei identischer Verldngerung. Hingegen zeigen die ermittelten Kraft-
Verlangerungskurven geringere Abweichungen bei der Maximalkraft und in der Kraft-
Verlangerungskurve, siehe auch Bild 117. Diese Diskrepanz resultiert voraussichtlich aus
den Gultigkeitsbereichen der verschiedenen Messkurven. So reprasentieren die Kraft-
Dehnungskurven das lokale Verhalten, das wesentlich durch die lokalen mechanischen
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Kennwerte (WEZ, Schweildlinse) bestimmt wird. Durch die Erhéhung der Festigkeit der
WEZ-2 in Modell 2 und Modell 3 sowie der dadurch hervorgerufenen gravierenden Ande-
rungen der lokal vorliegenden mechanischen Kennwerte kénnen die unterschiedlichen
Ergebnisse fur die genutzten Simulationsmodelle erklart werden. Die Kraft-
Verlangerungskurve wird hingegen durch die in der gesamten Probe vorliegenden mecha-
nischen Kennwerte bestimmt. Da das Grundwerkstoffvolumen dem der WEZ und der
Schweillinse deutlich Uberwiegt, ist der Einfluss des Grundwerkstoffes auf das globale
Kraft-Verlangerungsverhalten wesentlich grofRer als bei der lokalen Dehnungsmessung.
Diese Hypothese wird auch durch die im Scherzugversuch nachgewiesene plastische
Verformung des Grundwerkstoffes (ca. 0,02 - Bild 82) gestiitzt. Da identische mechanische
Kennwerte fur den Grundwerkstoff in den drei Modellen verwendet wurden, ist folglich ein
vergleichbares globales Verhalten mit lediglich geringen Unterschieden nachzuweisen.
Anzuerkennen bleibt, dass die Dehnungsfelder, unabhangig vom Simulationsmodell eine
relativ gute qualitative Ubereinstimmung zu der Arbeit von Radakovic und Tumuluru [146]
zeigen.

Hinsichtlich des Festigkeitsverhaltens im Scherzugversuch konnte tendenziell die von
Crostack [143] sowie Chandel und Garber [144] prognostizierte Zunahme der Scherzugkraft
mit héherer Festigkeit der WEZ nachgewiesen werden.

Die Gegentberstellung der Simulationsergebnisse mit den Ergebnissen des realen Scher-
zugversuchs ist in Bild 117 gezeigt. Bild 117a zeigt zunachst die Kraft-Verlangerungskurven
bis zum Erreichen einer Verlangerung von 1,7 mm. Dabei wird unabhangig vom verwende-
ten Modell eine gute qualitative Ubereinstimmung (Verlauf der Kraft-Dehnungskurve)
nachgewiesen. Der quantitative Vergleich offenbart jedoch gravierende Abweichungen in
Hinblick auf die maximalen Oberflichendehnungen bei gleicher globaler Verlangerung der
Probe. Dieser Sachverhalt wird im Folgenden naher analysiert und diskutiert.

Bezuglich der Qualitdt der verwendeten Modelle zur Abbildung des lokalen Verhaltens
kann nachgewiesen werden, dass die Kraft-Dehnungskurven, die sich aus den Modellen 2
und 3 ermitteln lassen, eine gréRere Ubereinstimmung zum realen Verhalten aufweisen als
die entsprechenden Ergebnisse des Modells 1. Dabei liegen die geringsten Abweichungen
zum realen Verhalten bei Modell 3 vor.

Bezlglich des globalen Verhaltens (Kraft-Verlangerungskurve) wurden lediglich geringe
Abweichungen der Simulationsergebnisse von den experimentellen Daten bestimmt. Hier
zeigt sich, dass Modell 2 tendenziell eine bessere Naherung zum realen Verhalten darstellt
als das Modell 1 und das Modell 3, bei denen vergleichbar grofle Abweichungen zu be-
obachten sind.
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Bild 117: Vergleich der Kraft-Dehnungskurven a) und der Kraft-Verlangerungskurven b) mit den
experimentellen Ergebnissen

Die Genauigkeit der Simulationsergebnisse bei geringen Belastungen bzw. Dehnungen
wird in Bild 118 durch eine Gegenilberstellung der experimentell (ARAMIS, DMS) sowie
simulativ bestimmten Kraft-Dehnungskurven diskutiert. Dabei wird deutlich, dass die
Ergebnisse der drei verwendeten Modelle eine gute qualitative wie auch quantitative
Ubereinstimmung zu den optischen Dehnungsfeldmessungen der Probenriickseite aufwei-
sen, wobei die Modelle 2 und 3 auch hier tendenziell bessere Ergebnisse aufweisen als
Modell 1. Die Unterschiede zu den DMS-Messungen bestehen in einem bei gleicher
Dehnung héheren Kraftniveau, wobei auch hier eine ausreichend gute Ubereinstimmung
der Kraft-Dehnungskurven nachweisbar ist. Die ermittelten Unterschiede kdnnen aus der
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bei DMS-Messungen vorliegenden relativ groRen Messflache resultieren, so dass zusatz-
lich zu dem Bereich der maximalen Dehnung auch ein Gebiet mit geringerer Oberflachen-
dehnung erfasst wird, siehe Bild 116.

Somit bleibt festzuhalten, dass, unabhangig von dem verwendeten Modell, die mittels FE-
Simulation bestimmten maximalen Oberflaichendehnungen eine gute Ubereinstimmung zu
den experimentell ermittelten Daten aufweisen.
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Bild 118: Vergleich der Kraft-Dehnungskurven der FE-Simulationen und der experimentellen Ver-
suchsreihen (DMS, ARAMIS)

Zusammenfassend kann geschlussfolgert werden, dass sich hinsichtlich einer zufrieden-
stellenden numerischen Simulation des mechanischen Verhaltens einer widerstandspunkt-
geschweildten Scherzugprobe prinzipiell alle hier untersuchten Modelle eignen. Fir eine
prazisere Modellierung sollte jedoch das Modell 2 (besseres globales Verhalten) bzw. das
Modell 3 (besseres lokales Verhalten) genutzt werden. Daher werden ausschlie3lich diese
im Folgenden weiterflihrend betrachtet. Von Bedeutung ist weiterhin, dass, unabhangig von
dem betrachteten Simulationsmodell, eine gute Ubereinstimmung fiir das globale Kraft-
Verlangerungsverhalten zwischen Experiment und Simulation nachgewiesen wurde (Bild
117b). Hingegen kénnen die simulativ ermittelten lokalen Dehnungskennwerte bei gleicher
Kraft deutlich von den experimentellen Ergebnissen abweichen. Infolgedessen wird ge-
schlussfolgert, dass fiir eine gesichtete Bewertung von numerischen Simulationsmodellen
das lokale Verhalten zwingend zu beriicksichtigen ist, da es sensitiver auf Anderungen der
Materialkenndaten des Fligebereichs reagiert als die globalen Kennwerte. Dies bedeutet,
dass die prazise Nachbildung der Kraft-Verlangerungskurven durch FE-Simulation nicht
notwendigerweise zu einer exakten Abbildung des lokalen, d.h. fur das Bruchverhalten
wesentlichen Verhaltens fihrt. Das ist insbesondere bei der Interpretation der Ergebnisse
aus den Literaturangaben [152], [153], [154], [184], bei denen der Vergleich der realen und
der simulierten Kraft-Verlangerungskurve als BezugsgréRe diente, zu berlcksichtigen.
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Weiterhin weisen die Ergebnisse der hier verwendeten Simulationsmodelle darauf hin, dass
fur eine numerische Simulation des Scherzugversuchs die prazise Bestimmung von
Spannungs-Dehnungskurven der WEZ nicht zwingend erforderlich ist. So zeigt die Gegen-
Uberstellung der Resultate keine signifikante Verbesserung des lokalen wie auch des
globalen Kraft-Dehnungs- bzw. Kraft-Verlangerungsverhaltens. Zu beriicksichtigen ist, dass
die hier verwendeten Simulationsmodelle Vereinfachungen beinhalten (siehe Kapitel 0), die
keine allgemeingiiltige Aussage erlauben.

Die Gegenlberstellung der maximalen lokalen Oberflachendehnungen der Modelle 2 und 3
im Vergleich zum realen Scherzugversuch offenbart eine hohe Diskrepanz. Jedoch ist
dabei zu beachten, dass die o.g. Ergebnisse ohne Beriicksichtigung eines moglichen
Versagens der Probe diskutiert wurden. Auch Mazzaferro et al. [151] weisen auf die
Bedeutung eines Versagenskriteriums fir die Bewertung von FE-Simulationen von Scher-
zugproben hin. In der vorliegenden Arbeit wird vereinfacht das Versagen der Probe durch
das lokale Uberschreiten der wahren Bruchspannung bzw. wahren Bruchdehnung charak-
terisiert. Fir die in Bild 87 dargestellten kritischen Bereiche (kerbnaher Bereich, Randbe-
reich der WEZ und Grundwerkstoffbereich) werden dazu die aus den Zugversuchen
bestimmten wahren Bruchspannungen bzw. wahren Bruchdehnungen als BezugsgroRen
verwendet. Zu berlicksichtigen ist dabei, dass z.B. Stitzeffekte durch das umliegende
Werkstoffvolumen nicht berucksichtigt werden. In Bild 119 und Bild 120 sind fir die o.g.
kritischen Bereiche die in der FE-Simulation (Modell 2 und 3) ermittelten von Mises Ver-
gleichsdehnungen und -spannungen in Zusammenhang mit den ertragbaren wahren
Spannungen und Dehnungen (siehe Tabelle 1) dargestellt.

Es zeigt sich, dass das ,Versagen“ der Probe bei einer Kraft von ca. 10,2 kN (Modell 2)
bzw. ca. 10,4 kN (Modell 3) erfolgt und durch die Uberschreitung der Bruchdehnung im
Kerbnahen Bereich charakterisiert ist. Dies ist jedoch nur unter der Annahme gliltig, dass
der Randbereich der WEZ (Materialkenndaten aus Eindringversuch — siehe Bild 115) eine
geringflgig héhere wahre Bruchdehnung aufweist als der kerbnahe Bereich (Materialkenn-
daten der Schweilllinse). Fir Modell 2 ist zu berucksichtigen, dass die instrumentierte
Eindringpriifung wie oben diskutiert keine Ermittlung einer wahren Bruchdehnung ermdg-
licht. Jedoch ist davon auszugehen, dass aufgrund der geringeren Festigkeit der WEZ
gegeniber der Schweilllinse (Eingangsdaten fiir den Kerbnahen Bereich) eine hohere
Verformbarkeit vorliegt und folglich die Annahme gerechtfertigt ist. Weiterhin ist festzustel-
len, dass die wahre Bruchspannung, trotz Spannungskonzentration im kerbnahen Bereich
[142], bei beiden Modellen weder an der Kerbe noch im Grundwerkstoff tiberschritten wird.
Allerdings wird diese bei ,Versagen“ im kerbnahen Bereich nur geringfiigig unterschritten.
Zu beachten ist wiederum, dass fiir das Modell 2 (Kenndaten aus der instrumentierten
Eindringprifung) keine wahre Bruchspannung vorliegt. Zu erwarten ist jedoch, dass diese
oberhalb von 1250 MPa liegt, so dass ein Versagen unterhalb einer Kraft von 10,2 kN nicht
auftritt.
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Bild 119: Modell 2 (Kenndaten der WEZ): von Mises Dehnung a) und von Mises Spannung b) fir die
drei kritischen Bereiche der numerisch simulierten Punktschweilverbindung (siehe Bild 87) mit Angabe
der jeweiligen Bruchdehnungen und Bruchspannungen die experimentell aus Zugversuchen ermittelt
wurden
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Bild 120: Modell 3 (Kenndaten der Schweillinse): von Mises Dehnung a) und von Mises Spannung b)
fur die drei kritischen Bereiche der numerisch simulierten Punktschweiverbindung (siehe Bild 87) mit
Angabe der jeweiligen Bruchdehnungen und Bruchspannungen die experimentell aus Zugversuchen
ermittelt wurden

Ausgehend von einem Versagen der Probe bei einer Kraft von 10,2 kN bzw. 10,4 kN stellt
sich der Vergleich der experimentell und numerisch ermittelten Kraft-Dehnungskurven bzw.
Kraft-Verlangerungskurven wie in Bild 121 gezeigt da.

Fir das Kraft-Dehnungsverhalten kann eine gute Ubereinstimmung nachgewiesen werden.
So weicht die Maximalkraft fir das Modell 2 um ca. 10 % und fir das Modell 3 um ca. 7 %
vor der experimentell ermittelten Scherzugkraft ab. Die lokale Oberflichendehnung weicht
fur beide Modelle um ca. 12 % von der experimentell ermittelten Dehnung ab. In Hinblick
auf das globale Verhalten werden jedoch relative groRe Abweichungen festgestellt. So
erfolgt das Versagen fir beide Modelle bei einer Verlangerung von ca. 1,2 mm wahrend im
realen Scherzugversuch 1,7 mm ermittelt wurden. Der Vergleich mit der Literatur [151],
[156] zeigt jedoch, dass Abweichungen in diesem Umfang nicht uniblich sind und eine
hinreichend genaue Analyse des Bruchverhaltens sicherstellen kénnen.
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Bild 121: Gegeniberstellung der Kraft-Dehnungskurven a) und der Kraft-Verlangerungskurven b) aus
Experiment und FE-Simulation nach Auswertung des Versagenskriteriums

Anzumerken ist weiterhin, dass erst durch die Implementierung eines Versagensmodells
mit Rissbildung und -ausbreitung die Verlangerung bzw. maximale Oberflachendehnung im
Versagensfall zuverlassiger bestimmt werden kann. Weitere Moglichkeiten zur Optimierung
der Ergebnisse lassen sich u.U. durch die Veranderung des FE-Modells realisieren. Zu
nennen waren dabei z.B.:
= die Netzverfeinerung insbesondere im Bereich der WEZ,
= eine detaillierte Darstellung der WEZ durch eine Erhéhung der Anzahl der WEZ-
Bereiche sowie durch Nutzung verschiedener Spannungs-Dehnungskurven in die-
sen Bereichen (vgl. [172])
= Implementierung von Eigenspannungen.
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Als ein weiteres Kriterium fur die Verifizierung der Simulationsergebnisse kann der
Versagensort herangezogen werden. Im realen Scherzugversuch erfolgt der Bruch im
kerbnahen Bereich. Da fur die untersuchten Modelle auch im kerbnahen Bereich das
Versagen durch Uberschreiten der wahren Bruchdehnung zu erwarten ist und zusétzlich
eine der realen Scherzugprobe entsprechende Einschniirung im Ubergangsbereich
WEZ/Grundwerkstoff auftritt (vgl. Bild 122), kann die o.g. gute Ubereinstimmung von FE-
Simulation und Experiment auch unter Berlicksichtigung dieses Aspektes bestatigt werden.
Die beobachtete Einschnurung tritt dabei ca. 1 mm von der Kerbe entfernt auf und zeigt
damit eine gute Ubereinstimmung zu der Arbeit von Lin et al. [149].
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Bild 122: Gegenuberstellung des Versagensortes und der lokalen Einschnlirung einer realen Scher-
zugprobe aus HCT690 mit den Ergebnissen der FE-Simulation fir das Modell 2 (Modell 1 und 3
verhalten sich qualitativ aquivalent)

Abschlielend erfolgt in Bild 123 exemplarisch fir das Modell 2 eine Gegeniberstellung der
simulativ und experimentell bestimmten Dehnungsfelder bei Erreichen der maximal ertrag-
baren Belastung. Dabei wird sowohl eine gute qualitative wie auch eine zufriedenstellende
quantitative Ubereinstimmung nachgewiesen. Demzufolge gelingt durch das hier verwende-
te Simulationsmodell unter Nutzung der lokalen mechanischen Kennwerte eine gute
Naherung des lokalen mechanischen Verhaltens im Fligebereich einer Widerstandspunkt-
schweillverbindung aus TRIP Stahl HCT690T.
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Bild 123: Vergleich des realen Dehnungsfeldes (ARAMIS-Messung) und des simulierten Dehnungs-
feldes im Scherzugversuch bei einer Verlangerung der Probe von 1,6 mm, die Lage der SchweiBlinse
kann fir die reale Scherzugprobe nicht angegeben werden
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6 Zusammenfassung und Ausblick

Im Rahmend der vorliegenden Arbeit wurde der Einfluss des beim Widerstandspunkt-
schweilen auftretenden Temperaturzyklus auf den Austenitgehalt und die Austenitstabilitat
von niedriglegiertem TRIP Stahl untersucht. Dartber hinaus wurden die lokalen Werkstoff-
kenndaten der Fugestelle auf einen Zusammenhang zu den vorliegenden metastabilen
Austenitanteilen hin untersucht. Dadurch sollte die Fragestellung geklart werden, ob und in
welchem Umfang der TRIP-Effekt (Austenit-Martensit-Phasenumwandlung) im Bereich der
Flgestelle auftritt und welchen Einfluss er auf die mechanischen Eigenschaften der Punkt-
schweillverbindung haben kann. Basierend auf den lokalen Werkstoffkennwerten wird
dartber hinaus durch eine 3D-FE-Simulation die Notwendigkeit der Ermittlung von lokalen
Materialparametern der WEZ fiir die prazise Analyse des Beanspruchungsverhaltens einer
WiderstandspunktschweilRverbindung aus TRIP Stahl bewertet.

Um die o.g. Fragenstellungen hinsichtlich des TRIP-Effektes detailliert beantworten zu
kénnen, erfolgte zunachst eine systematische Analyse der y — ay-Phasenumwandlung im
thermisch unbehandelten Grundwerkstoff. Hierzu wurden Zugversuche in Kombination mit
Beugungsexperimenten (Synchrotronstrahlung) durchgefiihrt, die eine in-situ Beobachtung
des Phasenumwandlungsverhaltens (TRIP-Effekt) in Abhangigkeit von der globalen
Spannung/Dehnung wie auch der phasenspezifischen Spannungen ermdglichten. Dabei
zeigten sowohl die qualitativen wie auch die quantitativen Auswertungen der Beugungs-
spektren, dass keine vollstdndige Umwandlung des vorliegenden Austenits im einachsigen
Zugversuch erfolgt. Vielmehr konnte nachgewiesen werden, dass selbst bei sehr hohen
lokalen Dehnungen wie sie oberhalb der GleichmalRdehnung auftreten ca. 40 % des
Austenits stabil ist. Mittels TEM-Untersuchungen konnte die erhdhte Stabilitdt dieser
Austenitkdrner sowohl auf ihre geringe Grof3e (< 1 ym) als auch ihre lamellare Morphologie
zuriickgefiihrt werden. Durch die Gegenlberstellung eines die Austenitstabilitat charakteri-
sierenden Parameters mit Literaturangaben wurde schlieBlich gezeigt, dass in dem unter-
suchten TRIP Stahl Austenit mit vergleichsweise hoher Stabilitat vorliegt.

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

Um grundlegende Erkenntnisse zur Entwicklung des Austenitgehaltes wahrend und nach
dem Punktschweillprozess zu gewinnen, wurden temperaturgefiihrte Ofenversuche unter
Einsatz von Synchrotronstrahlung durchgefiihrt. Dabei konnte gezeigt werden, dass
oberhalb von 300 °C zunachst eine allméahliche, zwischen 400 °C und 450 °C schlieflich
eine drastische Verringerung des Austenits bis auf <5 % auftritt. Der im Schrifttum be-
schriebene Zerfall des Austenits in Ferrit und Karbid wurde zwischen 500 °C und 600 °C im
Beugungsspektrum beobachtet. Die anschlieBende Neubildung des Austenits bei ca.
650 °C sowie die nach dem Abkihlungsprozess vorliegende Restaustenitmenge wurden
ebenfalls bewertet. Durch die Nutzung unterschiedlicher Aufheiz- und Abkihlraten konnte
dartber hinaus die Zeitabhangigkeit des Zerfalls- (Aufheizen) und Umwandlungsmecha-
nismus (Abkuhlung) des Austenits quantifiziert werden. Im Rahmen dieser Versuche und
durch Analyse des Austenitgehaltes bei unterschiedlichen Spitzentemperaturen wurde
weiterhin nachgewiesen, dass nach einer Warmebehandlung oberhalb von 500 °C unter
Voraussetzung langsamer Erwarmung der verbleibende Austenitgehalt gering ist.
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Um die Entwicklung des Austenitgehaltes in einer realen Punktschweil3verbindung beurtei-
len zu kénnen, wurden ex-situ Phasenanalysen bei verschiedenen Spitzentemperaturen,
wie sie im Schweil3prozess lokal in der WEZ auftreten kdnnen, durchgefiihrt. Eine Verknip-
fung von Gleeble-Versuchen, die eine hohe Aufheizrate sicherstellen und Ofenversuchen,
die eine hohe Abkuhlrate gewahrleisten, erméglichte das reale Verhalten im und nach dem
Schweiliprozess ganzheitlich abzubilden. Dabei konnten zum einen durch
Dilatometermessungen und den Zeit-Temperaturverlaufen die Aci-, Acs-Temperatur sowie
die Ms-Starttemperatur bestimmt werden. Weiterhin wurde durch die Beugungsexperimente
und die metallographische Untersuchungsmethoden der verbleibende Austenitgehalt bei
unterschiedlichen Spitzentemperaturen ermittelt und eine prinzipielle Ubertragbarkeit der
Ergebnisse auf reale Punktschwei3verbindungen nachgewiesen.

Um neben dem Austenitgehalt in den verschiedenen Zonen einer Punktschweillverbindung
auch Aussagen zu den metastabilen Austenitanteilen zu erhalten, wurden die thermisch
behandelten Proben bis zum Versagen belastet. Mittels Beugungsexperimenten konnten
schlief3lich die im einachsigen Zugversuch umgewandelten Austenitanteile bestimmt
werden. Dabei zeigte sich, dass bei einer Spitzentemperatur von 500 °C eine deutliche
y—au-Phasenumwandlung auftrat, d.h. ein relativ grofer Anteil metastabilen Austenits
vorlag. Fir die Spitzentemperaturen von 700 °C, 900 °C bzw. 1200 °C erfolgte im Zugver-
such keine deutliche Phasenumwandlung. Eine Ubertragung der Ergebnisse auf reale
Punktschweiflverbindungen fuhrt zu der Schlussfolgerung, dass die Bereiche der WEZ in

denen Temperaturen =700 °C vorliegen, nicht durch den TRIP-Effekt beeinflusst werden
kénnen, wahrend in den WEZ Bereich bis 500 °C eine Beeinflussung mdglich ist. Da dieser
Bereich bezogen auf die gesamte WEZ vergleichsweise klein ist, wird hinsichtlich des
mechanischen Verhaltens einer realen Widerstandspunkschwei3verbindung lediglich von
einem vernachlassigbar kleinen Einfluss des TRIP-Effekts ausgegangen.

Fir die FE-Simulation des mechanischen Verhaltens von punktgeschweildten Scherzugpro-
ben aus TRIP Stahl werden die Materialkenndaten der Schweilllinse und der WEZ in Form
von wahren Spannungs-Dehnungskurven durch Einsatz optischer Dehnungsfeldmessun-
gen aus den warmebehandelten Zugproben bestimmt.

Diese Untersuchungen erfolgten Vergleichend fir Proben die unterschiedlichen Spitzen-
temperaturen sowie verschiedenen Aufheiz- und Abkiihlraten unterworfen waren. Dadurch
konnte gewahrleistet werden, dass die im realen Schweillprozess aus den vorliegenden
extremen thermischen Bedingungen entstehenden Gefiligestrukturen reproduziert werden
konnten. Die Ubertragbarkeit dieser Ergebnisse auf die reale Punktschweilverbindung
wurde Uber den Vergleich der Hartewerte des realen und simulierten Schweiflgefliges
sichergestellt. Durch die eingeschrankte Mdglichkeit einer vollstindigen Nachbildung der
thermischen Bedingungen in der WEZ einer Punktschweiflverbindung wurden zusatzlich
die mechanischen Kennwerte direkt an einem realen Schweilgefiige durch die Methode
der instrumentierten Eindringpriifung bestimmt.

Die Verknipfung der aus den diesen Methoden gewonnen Ergebnisse ermdglichte es die
Eingangsdaten fur die numerischen Simulation abzuleiten.

Zur Validierung der numerischen Untersuchungen fanden zerstérende Prifungen realer
PunktschweiRverbindungen im Scherzugversuch statt. Dabei wurden neben den konventi-
onellen Kraft-Verlangerungskurven insbesondere auch die lokalen Oberflachendehnungen
ermittelt. Zusatzlich erfolgte eine Analyse des Versagensverhaltens anhand der zerstérend
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gepriiften Proben im Querschliff. Dadurch standen sowohl globale wie auch ein lokale
Vergleichkriterium zur Bewertung der FE-Simulation zur Verfugung.

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

Die im Rahmen dieser Arbeit erzielten Ergebnisse sowie das prinzipielle Vorgehen zu
Analyse des Austenitgehaltes und der Austenitstabiliat konnen als Grundlage fir weiterfiih-
rende Untersuchungen an gefiigten TRIP Stéhlen dienen. So ist zunéchst die Ubertragbar-
keit der Ergebnisse auf weitere niedriglegierte TRIP Stahle und andere Fiigeverfahren zu
bewerten. Durch unterschiedliche Temperaturprofile wie sie z.B. beim Laserstrahlschwei-
3en oder Lichtbogenschweilen auftreten, kbnnen abweichende Ergebnisse hinsichtlich des
metastabilen Austenitgehaltes im Fligebereich erzielt werden, so dass es durch eine
systematische Modifikation der SchweilRparameter gelingen kénnte, den TRIP-Effekt auch
in der WEZ einer Schweil3verbindung gezielt zu nutzen. Daruber hinaus sind diese Betrach-
tungen auch fir mechanische Fugeverfahren bei denen plastischen Verformungen im
Flgeberreich auftreten von grof3er Bedeutung.

Weiterfiihrend kénnen zusatzliche FE-Modelle von Kopf-, Schalzugproben und Mehrpunkt-
proben erstellt werden, wodurch das mechanische Bauteilverhalten bei verschiedenartigen
Belastungsfallen realitdtsnah bewertet werden kann.

Unter Nutzung des o.g. Vorgehens kdnnen die lokalen Werkstoffkenndaten der Fligestelle
anderer industriell genutzte Werkstoffe bestimmt und durch zusatzliche Betrachtung von
verschiedenartigen Belastungsarten (dynamisch, schwellend, usw.) das Verhalten einer
PunktschweiRverbindung unter realen Bedingungen ganzheitlich abgebildet werden.
Dadurch kann ein wichtiger Beitrag fur die Auslegung von Baugruppen geleistet werden um
die Sicherheit geflgter Bauteile zu erhéhen.
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