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Kurzfassung

Nichtrostende Duplexstahle (DSS) werden in allen Branchen eingesetzt, bei denen eine hohe
Festigkeit in Verbindung mit einer hohen Korrosionsbestandigkeit in aggressiven Medien ge-
fordert wird. Beispiele hierfir sind Kraftwerkskomponenten und maritime Strukturen. DSS ha-
ben ein ausgewogenes Phasenverhaltnis von Ferrit (a) und Austenit (y). Im Gegensatz zu
einphasigen nichtrostenden Stéhlen vereinen DSS die Vorteile dieser beiden Phasen und kén-
nen daher viele Anforderungen der Industrie erfiillen, wie z. B. Gewichtseinsparung oder hohe
mechanische Festigkeit. In vielen industriellen Anwendungen werden diese Stahle ge-
schweil3t. Die SchweiRbarkeit wird weitgehend durch die chemische Zusammensetzung be-
stimmt. Legierungen mit ferritischer oder ferritisch-austenitischer Erstarrung weisen die
hochste Widerstandsfahigkeit gegen Heildrissbildung auf. Das resultierende Phasengleichge-
wicht beeinflusst die endgultigen Eigenschaften des Bauteils. Daher kann es von Vorteil sein,
den Ferritgehalt des Schweil3guts vorherzusehen bzw. zu messen. Das neueste und prazi-
seste Gefligediagramm ist das WRC-1992 Diagramm und basiert auf der chemischen Zusam-
mensetzung der Grund- und Zusatzwerkstoffe. In diesem Diagramm kann vor dem Schweil3-
prozess abgeschatzt werden, welche Volumenanteile von Ferrit und Austenit im resultierenden
Schweil3gut vorliegen werden. Genutzt wird es bei der schweil3technischen Verarbeitung von
nichtrostenden, austenitischen bzw. Duplex-Stahlen. Verschiedene Quellen berichten, dass
diverse Legierungselemente nicht bericksichtigt werden und Optimierungen nétig sind. Wel-
terhin kdnnen Legierungselemente wahrend des Schweil3ens abdampfen, was die Mikrostruk-
tur zum Negativen beeinflusst.

Diese Arbeit eruiert zun&chst die theoretischen Grundlagen zur laserinduzierten Plasmaspekit-
roskopie (LIBS, engl.: laser induced breakdown spectroscopy), die zur in situ Messung chemi-
scher Konzentrationen wahrend des Schweil3ens genutzt werden soll. Weiterhin werden die
Grundlagen zur Erstarrung und zur Schwei3barkeit von DSS aufgezeigt. Mithilfe verschiede-
ner Kalibriermodelle werden quantitative Messungen mittels LIBS erméglicht. Um die Ergeb-
nisse der LIBS-Analysen zu validieren, wurden Schweil3proben angefertigt und LIBS-Messun-
gen mit konventionellen Messmethoden, wie die Réntgenfluoreszenzanalyse (RFA) und die
energiedispersive Rontgenspektroskopie (EDX) verglichen. Folglich wurden dann in situ LIBS-
Versuche, wahrend des Wolfram-Inertgas-Schweif3ens (WIG), mit und ohne Schweil3zusatz-
werkstoff durchgefihrt. Hierbei konnten die chemischen Konzentrationen in der Schweil3naht
mittels LIBS mit der gleichen Genauigkeit wie die konventionellen Verfahren gemessen wer-
den. Ein weiteres Ziel dieser Arbeit ist es, die Giiltigkeit und Vorhersagegenauigkeit des WRC-
1992 Diagramms zu Uberprifen. Hierflr wurde der SchweiRzusatzwerkstoff mittels PVD-Be-
schichtung mit den Legierungselementen Kohlenstoff, Nickel, Mangan, Silizium, Niob und Kup-
fer beschichtet. Diese Elemente nehmen malRgeblich Einfluss auf das Phasengleichgewicht
Austenit/Ferrit im Schwei3gut der Duplexstéhle, da sie entweder Ferrit- bzw. Austenitstabilisa-
toren sind. Die Messung der ferritischen und austenitischen Phasenanteile im resultierenden
Schweilgut wurde mit drei verschiedenen Methoden vergleichend durchgefuhrt. Mithilfe der
Bildanalyse im Lichtmikroskop, einem Fischerscope® sowie der Rontgendiffraktion (XRD). Da-
mit sollte auch geprift werden, inwieweit die Verwendung der jeweiligen Messmethode die
Aussagekraft des WRC-1992 Diagramms beeinflusst. Die Vorhersage anhand des WRC-1992
Diagramms war fur Nickel, Silizium und Mangan akzeptabel, jedoch bei Niob, Kupfer und Koh-
lenstoff waren deutliche Abweichungen zu beobachten. Anpassungen im WRC-1992 Dia-
gramm sollten daher fur die Elemente Niob, Kupfer und Kohlenstoff vorgenommen werden.
Die geringste Genauigkeit und die grof3te Streuung wurden mit dem XRD-Verfahren erzielt.
Daher kann dieses Verfahren fur Ferritmessungen an Schweil3nahten von Duplexstahlen nicht
empfohlen werden.



Abstract

Duplex stainless steels (DSS) are used in all industries where high strength combined with
high corrosion resistance in aggressive media is required. Examples of this are power plant
components and maritime structures. DSS have a balanced phase ratio of ferrite (a) and aus-
tenite (y). In contrast to single-phase stainless steels, DSS combine the advantages of these
two phases and can therefore fulfill many industrial requirements, such as light weight re-
strictions or high mechanical strength. These steels are welded in many industrial applications.
The weldability is mostly determined by the chemical composition. Alloys with ferritic or ferritic-
austenitic solidification have the highest resistance to hot cracking. The resulting phase equi-
librium influences the final properties of the component. Therefore, it can be advantageous to
predict or measure the ferrite content of the weld metal. The latest and most precise prediction
diagram is the WRC-1992 diagram and is based on the chemical composition of the base and
filler metals. This diagram can be used to estimate the volume percentages of ferrite and aus-
tenite that will be present in the resulting weld metal before the welding process. It is used in
the welding processing of stainless, austenitic or duplex steels. Various sources report that
various alloying elements are not taken into account and optimization is necessary. Further-
more, alloying elements can evaporate during welding, which has a negative effect on the
microstructure.

The present work firstly explores the theoretical principles of laser-induced breakdown spec-
troscopy (LIBS), which is to be used for the in situ measurement of chemical concentrations
during welding. Furthermore, the basics of solidification and weldability of DSS are presented.
Quantitative measurements using LIBS are made possible with the help of various calibration
models. In order to validate the results of the LIBS analyses, weld samples were prepared,
and LIBS measurements were compared with conventional measurement methods such as X-
ray fluorescence analysis (XRF) and energy dispersive X-ray analysis (EDS). Consequently,
in situ LIBS measurements were then carried out during tungsten inert gas (TIG) welding with
and without filler metal. The chemical concentrations in the weld seam could be measured
using LIBS with the same accuracy as conventional methods. A further aim of this work is to
verify the validity and predictive accuracy of the WRC-1992 diagram. For this purpose, the filler
metal was PVD coated with the alloying elements carbon, nickel, manganese, silicon, niobium,
and copper. These elements have a significant influence on the austenite/ferrite phase fraction
in the weld metal of DSS, as they are either ferrite or austenite stabilizers. Three different
methods were used to compare the measurement of the ferritic and austenitic phase fractions
in the resulting weld metal. Image analysis using an optical light microscope, a Fischerscope®
and X-ray diffraction (XRD). This was also intended to test the extent to which the use of the
respective measurement method influences the validity of the WRC-1992 diagram. The pre-
diction based on the WRC-1992 diagram was acceptable for nickel, silicon, and manganese,
but significant deviations were observed for niobium, copper and carbon. Adjustments should
therefore be made to the WRC-1992 diagram for the elements niobium, copper and carbon.
The lowest accuracy and the largest scatter were achieved with the XRD method. Therefore,
this method cannot be recommended for ferrite measurements on duplex stainless steel weld
seams.
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1. Einleitung

1. Einleitung

Austenitisch-Ferritische Duplexstéhle sind eine besonders relevante Sorte von nichtrostenden
Stahlen in der Industrie. Nichtrostende Stéhle sind mit mindestens 10,5 Gew.-% Chrom legiert
und werden korrosionsbestandig aufgrund einer passiven Schicht auf der Oberflache. Seit den
1960er Jahren wird die Entwicklung dieser Stéahle stark vorangetrieben, weshalb einphasige,
austenitische bzw. ferritische Stahle in vielen Anwendungen durch Duplexstéhle substituiert
werden [1, 2]. Moderne Duplexstéhle haben typischerweise ein ausgewogenes Phasenver-
haltnis von Austenit zu Ferrit von etwa 50:50 [3]. Dieses Phasenverhéltnis wird durch Legie-
rungselemente, insbesondere Stickstoff, sowie durch thermomechanische Prozesse erreicht.
Durch Variation von weiteren Legierungselementen, wie Nickel bzw. Molybdéan, ist es moglich,
unterschiedliche Eigenschaften zu erzielen, die fur verschiedene Anwendungen geeignet sind.
Einsatzgebiete der Duplexstéahle sind lUberall dort, wo Korrosionsbestandigkeit gepaart mit ho-
her Festigkeit gefordert wird. Beispielsweise im chemischen Anlagenbau oder in maritimen
Strukturen. Aufgrund der Kombination von Austenit und Ferrit im Gefilige Ubertreffen Duplex-
stahle die mechanisch-technologischen Eigenschaften der einphasigen, nichtrostenden
Stahle. Durch den Anteil an Ferrit wird eine hohe Festigkeit sowie eine Widerstandsfahigkeit
gegen Heil¥rissbildung beim SchweilRen erzielt. Der Austenit gewahrleistet eine gute Duktilitat
und die Korrosionsbestandigkeit [4]. Ein grol3er Nachteil der Duplexstahle ist die komplexe
Erstarrung und die hohe Tendenz zur Bildung Werkstoff-versprodender Phasen, wie Karbide
bzw. Nitride. Zum Fligen der Werkstoffe wird tblicherweise das Wolfram-Inertgas Schweil3en
(WIG) genutzt. Aufgrund der raschen Abkiihlung und des Abdampfens von Legierungselemen-
ten kann das Phasenverhaltnis aus dem Gleichgewicht kommen, was die Eigenschaften des
Werkstoffs stark negativ beeinflusst [5].

Mithilfe von Gefligediagrammen kann das Schweil3geflige von Duplexstéhlen bereits vor dem
eigentlichen Schweil3prozess abgeschéatzt werden. Diese Diagramme basieren auf der chemi-
schen Zusammensetzung der Grundwerkstoffe und des Schweil3zusatzwerkstoffs. Das neu-
este und meist genutzte ist das WRC-1992 Diagramm, welches auf Chrom — und Nickelaqui-
valenten basiert [6]. Diese Aquivalente reprasentieren jeweils die Ferritbildenden Elemente
und die Austenitbildenden Elemente. Viele Literaturquellen zweifeln die Gultigkeit des WRC-
1992 Diagramms an aufgrund von fehlenden Legierungselementen sowie einer falschen Be-
rechnungsgrundlage [7, 8].

Zur in situ Bestimmung der chemischen Zusammensetzung des Schweil3guts existieren der-
zeit keine kommerziellen Messmethoden. Konventionelle ex situ Messmethoden wie die Ener-
giedispersive Rontgenspektroskopie (EDX) oder Rontgenfluoreszensanalyse (RFA) erlauben
zwar eine rAumlich aufgel6ste Messung, erfordern aber eine hohe Probenpréaparation. Die la-
serinduzierte Plasmaspektroskopie (LIBS, engl.: Laser-induced breakdown spectroscopy)
kann die chemische Zusammensetzung in situ, wahrend des Schweil3ens, messen. Sie bietet
eine sowohl zeitlich- als auch ortsaufgeldste Messung der chemischen Zusammensetzung auf
der Oberflache der Probe, ohne aufwandige Préparation [9, 10]. Durch eine vorab erstellte
Kalibrierung der Messmethode mithilfe von Referenzproben kénnen auch quantitative Ergeb-
nisse erzielt werden. Besonders im Hinblick auf die Automatisierung der Produktion und In-
dustrie 4.0 muss eine automatisierte in situ Prozessiberwachung der Schweil3prozesse etab-
liert werden. Dadurch lassen sich Legierungsabbrand und Schweil3fehler bereits wahrend des
Prozesses erkennen und mdgliche MaRhahmen zur Minimierung der Fehler ergriffen werden.
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Zur Erstellung dieser Arbeit wurde zunéchst eine Literaturrecherche zur Erstarrungsfolge wéh-
rend des SchweiRens von Duplexstahlen und der daraus resultierenden Mikrostruktur durch-
gefuhrt. Es wurden diverse Gefligediagramme zur Phasenverteilung von Ferrit und Austenit
im SchweiR3gut vorgestellt und im Hinblick auf deren Gultigkeit diskutiert. AnschlieRend wurde
eruiert, wie die LIBS-Messmethode auf das WIG-Schweil3en angepasst werden kann und che-
mische Zusammensetzungen wahrend des SchweiRens gemessen werden kdnnen. Zwei ver-
schiedene Kalibrieralgorithmen wurden entwickelt und in experimentellen Versuchen getestet.
Die erzielten Ergebnisse wurden mit konventionellen Messmethoden validiert. Im nachsten
Schritt wurden verschiedene Messmethoden der Phasenverteilung von Austenit und Ferrit mit-
einander verglichen, um die Gultigkeit des WRC-1992 Diagramms hinsichtlich der enthaltenen
Elemente zu Uberprufen. Letztendlich wurde eine mégliche Anpassung des Diagramms disku-
tiert.
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In den folgenden Kapiteln werden die relevanten Themen fir diese Abhandlung vorgestellt und
diskutiert. Der Stand der Technik und Forschung in Bezug auf LIBS, deren Anwendung in der
Schweildtechnik sowie die Elektronentemperaturberechnung aus dem LIBS-Plasma werden
erdrtert. Weiterhin wird die Relevanz der Duplexstahle und deren mikrostrukturellen Eigen-
schaften erklart. Aus den Erkenntnissen kdnnen anschlie3end Forschungsliicken eruiert und
eine Aufgabenstellung sowie Ziele dieser Arbeit formuliert werden.

2.1. Grundlagen der korrosionsbestandigen Duplexstahle

Korrosionsbestandige Stahle besitzen eine Mindestkonzentration Chrom von 10,5 Gew.-%
und bilden eine Passivschicht an der Werkstoffoberflache aus, die fur die Korrosionsbestan-
digkeit verantwortlich ist [11]. Neben den einphasigen austenitischen, ferritischen und marten-
sitischen korrosionsbestéandigen Stéhlen existieren zweiphasige Duplexstahle. Das erste
Duplex-Geflige (ferritisch-austenitisch) wurde von Bain und Griffith [12] 1927 nachgewiesen.
Funf Jahre spater fertigte die schwedische Firma AVESTA den ersten industriellen Duplex-
stahl. Die Bezeichnung Duplexstahl entstand aufgrund des zweiphasigen Gefiiges aus kubisch
raumzentriertem Ferrit (8-Phase) und kubisch flachenzentriertem Austenit (y-Phase). Sie ver-
einen die mechanisch-technologischen Eigenschaften beider Gefligephasen und tbertreffen
diese aufgrund der Kombination. Vorteile sind unter anderem: Resistenz gegen Wasser-
stoffversprédung und eine hervorragende thermische Leitfahigkeit. Der Ferrit sorgt fir eine
hohe Festigkeit und Widerstandsfahigkeit gegen Heil’risshildung, wahrend der Austenit eine
gute Duktilitdt und die allgemeine Korrosionsbestandigkeit gewahrleistet [3, 13]. In Tabelle 1
sind fir ausgewahlte korrosionsbestandige Stahle die chemischen Konzentrationen der Legie-
rungselemente Cr, Ni und N aufgefiihrt, sowie die mechanischen Eigenschaften Dehngrenze
Rpo2, Zugfestigkeit Rm und Bruchdehnung A [14, 15]. Die Gegenuberstellung der ferritischen,
austenitischen, martensitischen St&hlen und der Duplexstdhle ermdglicht es, die Vorteile der
Duplexstahle zu erschlieBen. Die Zugfestigkeit liegt im Bereich der martensitischen Stahle,
gleichzeitig liegt die Bruchdehnung (A = 25 %) zwischen der von ferritischen und den austeni-
tischen Stahlen. Auffallig ist weiterhin, dass die Chrom- und Stickstoffkonzentration bei den
Duplexstahlen am hdchsten ist.
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Tabelle 1: Uberblick der chemischen Konzentrationen und der mechanischen Eigenschaften ausgewébhlter, korro-
sionsbestandiger Stahle [14, 15].

Werkstoffbezeichnung Chemische Zusammensetzung  Mechanische Eigenschaften
DIN EN 10088
Cr Ni N Rpo.2 Rm A

(Gew.-%) (Gew.-%) (Gew.-%) (MPa) (MPa) (%)
1.4462 21,0- 45-6,5 0,1-0,22 460 640 25
Standard Duplex 23,0
1.4301 17,5- 8,0-10,5 0,1 210 520 45
Austenit 19,5
1.4003 10,5- 0,3-1,0 0,03 250 450 18
Ferrit 12,5
1.4006 11,5- 0,75 - 400 650 12
Martensit 13,5

Aufgrund dieser hervorragenden Eigenschaften eignen sich Duplexstahle perfekt zur Leicht-
baukonstruktion, da sie dinnwandiger als andere korrosionsbestandige Stahle hergestellt wer-
den konnen. Allerdings haben Duplexstéahle auch einige Nachteile. Diese sind unter anderem
eine komplexe Ausscheidungs- und Transformationserscheinung bei der Erstarrung und eine
hohe Tendenz zur Bildung Werkstoff-versprédender Phasen (Karbide, Nitride etc.) [2, 13].
Diese werden in den nachsten Kapiteln weiter thematisiert. Heutige Einsatzgebiete von
Duplexstahlen sind alle Industrien, in denen hohe Korrosionsbestandigkeit, gepaart mit guten
mechanischen Eigenschaften gefordert ist, bspw. Maritime Strukturen, Ol- und Gasindustrie
sowie Behalter und Anlagenbau.

Die Nachfrage nach Duplexstéhlen steigt stetig an. Sie sollen 10 % des weltweiten Marktan-
teils korrosionsbestandiger Stahlsorten, in den nachsten 10 Jahren ausmachen [16]. Die Kor-
rosionsbestandigkeit konnte, mithilfe von zuséatzlichen Legierungselementen wie Molybdan,
Kupfer und Wolfram in den letzten Dekaden deutlich erhéht werden. Aufgrund der ansteigen-
den Nickelpreise wurden ressourcenschonende Lean Duplex Sorten entwickelt, bei denen Ni-
ckel und weitere Legierungselemente durch Mangan und Stickstoff substituiert werden. Nach
Alvarez-Armas [3] ist die grof3te Herausforderung der nachsten Jahre, dinnwandige Bleche
aus Duplexstahl industriell zu fertigen. Dies wird zusatzlich einen Entwicklungsaufschwung der
Duplexstahle darstellen.

In der OI- und Offshoreindustrie werden Duplexstahle (blicherweise fur sicherheitsrelevante
Baugruppen, wie Rohrleitungen und Ventile eingesetzt. In der Literatur sind einige Schadens-
falle zu finden, bei denen das Versagen von Duplexstahl-Konstruktionen thematisiert ist. Durch
ein solches Versagen von sicherheitsrelevanten Bauteilen resultieren meist hohe wirtschaftli-
che und 6kologische Schaden.

Atxaga et al. [17] berichten Uber einen Schadensfall von einigen Ventilen aus gegossenem
Duplexstahl (1.4462), die nach mehr als 15 Betriebsjahren ausgefallen sind. Die Ventile
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wurden in der chemischen Industrie eingesetzt und mit einer Kombination aus Seewasser und
Reinigungschemikalien beaufschlagt. Wahrend einer Wartung wurden mehrere Locher in den
Ventilen festgestellt. Obwohl Duplexstéhle eine hohe Resistenz gegen Lochfral3 haben, wurde
diese Korrosionsart bei einer laboranalytischen Untersuchung festgestellt. In einer chemischen
Analyse des Grundwerkstoff (GW) wurde festgestellt, dass die Konzentration von Mo erhdht
war. Gleichzeitig war die Konzentration von Cu niedrig. Mo ist ein ferritbildner und Cu ein aus-
tenitbildner, was zu einem Ungleichgewicht der Gefligephasen Ferrit und Austenit fuhrte. Die
daraus resultierende Cr-Verarmung durch Ausscheidung von CrC resultierte in einer drasti-
schen Absenkung der Korrosionshestéandigkeit und der Entstehung von Lochfral3.

Ein Schadensfall an einer Schwei3naht von Duplexstahl wird von Tavares et al. [18] themati-
siert. GeschweilRt wurde eine Rohrleitung fiir die Olférderung aus einem Standard Duplex
1.4462 mittels WIG-Schweilen. Wahrend des Betriebs wurden Risse im Schweil3gut (SG)
festgestellt, weshalb eine laboranalytische Untersuchung durchgefiihrt wurde. Die lichtmikro-
skopische Untersuchung des Gefliges zeigte, dass im SG ca. 28 Vol.-% Austenit vorlag. Dies
fuhrte zu einer Ausscheidung von CrC und CrN. Daraus resultierte eine Degradation der me-
chanischen Eigenschaften. Die Zahigkeit und Duktilitdt des Werkstoffs nahm ab und fuhrte zu
Rissen im SG.

Diese Beispiele verdeutlichen die Komplexitat der Duplexstéhle und die hohe Relevanz von
Qualitatskontrolle sowie Wartungsarbeiten im Betrieb der Baugruppen. Ausgehend von den
genannten Schadensfallen und der Ubersichtsarbeit von de Farias Azevedo et al. [19] lassen
sich MaRnahmen fir den Einsatz von Duplexstéhlen ableiten. Schadensfélle von Baugruppen
aus Duplexstahl zeigen haufig ein Ungleichgewicht der Gefligephasen Austenit und Ferrit.
Weiterhin kommt es zu einer Ausscheidung spréder Phasen in den Ferritkbrnern. Dies fihrt
zu einer Degradation der mechanischen Eigenschaften und der Korrosionsbesténdigkeit der
Duplexstahle. Bei der Verarbeitung dieser Stéhle missen demnach die thermischen Belastun-
gen bekannt sein, um mdglicherweise mit Warmebehandlungen bzw. mit Schweil3zusatzwerk-
stoffen das Verhaltnis zwischen Austenit und Ferrit einstellen zu kénnen. Nach [19] sollte die
Betriebstemperatur der Duplexstahle zwischen -50 °C und 300 °C liegen.

2.1.1 Die unterschiedlichen Sorten der Duplexstahle

In der DIN EN 10088 [14] sind derzeit 17 verschiedene Duplexstéhle aufgelistet. Die heute
gebrauchlichste Sorte des Duplexstahls ist der Standard Duplex 1.4462, mit den Hauptlegie-
rungselementen Cr, Ni, Mo und N. Einen Uberblick iiber die Sorten der Duplexstéhle und wel-
che Elemente zusatzlich zulegiert werden gibt [20]. Eine Ubersicht ist in Abbildung 1 erkenn-
bar. Dort sind die chemische Zusammensetzung der Hauptlegierungselemente, sowie bei-
spielhafte Werkstoffnummern der Stéhle aufgefiihrt. Ausgehend vom Standard Duplex kén-
nen, je nach Anforderungsprofil und Kostenvorgabe, die Sorten Lean Duplex, Superduplex
und Hyperduplex variiert werden.
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SAF 3707
HD®

Hyperduplex

Cr: ~ 27 - 32 Gew.%
Ni: ~6 -7 Gew. %
Mo: ~ 3 — 6 Gew.-%

1.4162 1.4410
Cr: ~ 22 Gew.% Cr: ~ 25 Gew.%
Ni: <2 -4 Gew. % Ni: ~6 — 7 Gew. %
Mn: 0 — 5 Gew.-% Mo: ~ 3 — 4 Gew.-%
1.4462

Abbildung 1: Ausschnitt aus Legierungsbaum nach [20].

Definiert werden die Sorten der Duplexstéahle meist tiber ihre Legierungselemente, die die Kor-
rosionsbestandigkeit beeinflussen. Eine haufig genutzte Kennzahl ist die Bestandigkeit gegen
Lochfral3, PRE (engl. pitting resistance equivalent number). Diese ist definiert durch [21]:

PRE =Cr+33 *Mo+16%N (alle Elemente in Gew.-%) (2.1)

Ein Standard Duplex, wie der 1.4462 besitzt eine PRE zwischen 32-40 und zeichnet sich durch
wenig Kohlenstoff, ca. 22 Gew.-% Chrom, 5 Gew.-% Nickel, 3 Gew.-% Molybdan und Stick-
stoffzuséatze aus. Um das gewiinschte Duplexgeflige zu erlangen ist weniger Nickel als in Voll-
austeniten erhalten. Fir ein ausgeglichenes Phasenverhéltnis werden die Stahle Lésungsge-
gluht bei ca. 1050°C und anschliel3end abgeschreckt [20].

Aufgrund der steigenden Preise fir Legierungselemente, insbesondere Nickel und Molybd&n
bekommen die Gruppe der Lean Duplex Stahle eine besondere Relevanz. Wie in Abbildung 1
erkennbar, enthalten diese weniger Nickel und weniger Molybdéan. Dadurch gelten sie als res-
sourcenschonend und kostenglinstig. Die Nickelkonzentration liegt bei ca. C = 3 Gew.-%. Die
fehlenden Nickelkonzentrationen werden durch Stickstoff bzw. Mangan substituiert, um die
gewunschte Duplexstruktur dennoch formen zu kénnen [22]. Ihre PRE liegt bei 24-25.

Um gegen Anforderungen in hochkorrosiven Medien standzuhalten, werden Super- und Hy-
perduplex-Stahle eingesetzt. Diese zeichnen sich durch eine Chromkonzentration > 25 Gew.-
% und einer Molybdankonzentration > 4 Gew.-% aus. Manche Sorten sind zusatzlich noch mit
Wolfram und Kupfer legiert. Hyperduplex wird zusatzlich noch mit Kobalt legiert, um die
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Korrosionsbestandigkeit zu erhéhen und erreicht eine PRE > 45. Damit sind diese Duplex-
stahle auch manchen Vollausteniten in Bezug auf PRE Uberlegen. Diese Sorten der Duplex-
stahle sind nicht genormt, weshalb in Abbildung 1 der Markenname SAF 3707 HD aufgeflihrt
ist. Aufgrund der hohen Kosten beschrénken sich die Anwendungen ausschlief3lich auf Spezi-
alanwendungen in sehr aggressiven Medien [23]. Studien beschéftigen sich mit der Auslage-
rung bei erhéhten Temperaturen in Meerwasserumgebungen, um maritime Strukturen wie
Offshore Anlagen zu simulieren [24, 25]. Die Versagensmechanismen aufgrund von Korrosion
werden untersucht. Mithilfe der Ergebnisse kénnen Ableitungen zur Verminderung schadlicher
Ausscheidungen, die die Korrosionsbestandigkeit in Duplexstahlen drastisch senken, getrof-
fen werden.

2.1.2 Erstarrungsvorgange (Fe-Cr-Ni System)

Duplexstahle zeichnen sich durch ein ausgeglichenes Phasenverhéltnis von Austenit und Fer-
rit aus. MaRRgeblich verantwortlich fur die Erstarrungsabfolge ist die chemische Konzentration,
mit hohen Konzentrationen an ferritstablisierendem Chrom und austenitstabilisierendem Ni-
ckel. Mithilfe von Chrom- und Nickelaquivalenten lasst sich der Zusammenhang zwischen Pri-
marerstarrung und chemischer Zusammensetzung beschreiben. Hammar [26] stellte dazu ein
mathematisches Modell auf und definierte den ®-Wert.

® = 0,75 * Crgq — Nigg + 0,257, (2.2)

Nigg = Ni+0,31+«Mn+22xC+ 14,2+ N + Cu, (2.3)
Crgg=Cr+137+«Mo+15%Si+2+Nb+3x*Ti (2.4)

@ < 1: Primar ferritische Erstarrung,
@ = 0: Ferritisch-austenitische Erstarrung,
® > 1: Primar austenitische Erstarrung

Bei langsamer Abklihlung erstarren Duplexstéahle im Temperaturbereich zwischen 1490°C und
1460°C [27]. Zur vereinfachten Darstellung der Erstarrungsfolge kann ein quasibindres Zu-
standsdiagramm, wie in Abbildung 2 herangezogen werden. Sie zeigt den Verlauf primarer y-
Mischkristalle (Mk) und 8-Mk, sowie den Bereich der Duplexstahle grau hinterlegt [1, 3]. Die
Erstarrung technisch relevanter Stahle unterscheidet sich aufgrund einer Vielzahl weiterer Le-
gierungselemente, allerdings kann zum Verstandnis dieses Zustandsdiagramm genutzt wer-
den. Die haufigste Erstarrungsform der Duplexstahle ist die priméar ferritische Erstarrung. Ist
die Konzentration der ferritstabilisierenden Elemente hoch (® < 1) bilden sich aus der
Schmelze Ferritkristalle (8-Mk) und mit zunehmender Abkuhlung liegt ein vollstandig ferriti-
sches Gefiige vor. Bei weiterer Abkihlung beginnt die Festkérperreaktion & > & + y und Aus-
tenit scheidet sich inter- bzw. intragranular aus. Diffusionskontrolliert bildet sich Austenit an
Priméarferritkorngrenzen.

Die zweite Erstarrungsform wird ,Flip Flop“-Erstarrung genannt. Dazu muss die Abkihlge-
schwindigkeit ausreichend langsam sein und die chemische Konzentration austenitstabilisie-
render Elemente hoch. Die Erstarrung beginnt auch hier primar ferritisch, sodass die Konzent-
ration ferritstabilisierender Elemente abnimmt und sich das Gleichgewicht in das



2. Kenntnisstand

Dreiphasengebiet S + d +y verschiebt (siehe Abbildung 6). Es bilden sich y-Mischkristalle,
weshalb die Konzentration austenitstabilisierender Elemente abnimmt und die Erstarrung wie-
der ferritisch ablauft. Diese abwechselnde Form der Erstarrung wiederholt sich bis hin zur voll-
standigen Erstarrung der Schmelze. Diffusionsgetrieben wird Austenit bei weiterer Abkuhlung
als Festkorperreaktion & > & + y ausgeschieden, sodass die Austenitausscheidungen aus der
Schmelze (y1) und aus der Festkorperreaktion (y2) vorliegen [1]. Ziel ist es, ein ausgeglichenes
Phasenverhéltnis von Austenit und Ferrit zu erreichen, um optimale Korrosionsbestandigkeit
und gute mechanische Eigenschaften zu gewéhrleisten. Dies wird mithilfe von Losungsglihen
(< 1000°C) und anschlieBendem Abschrecken realisiert.

1600

Duplex-
stdhle /

1500

1400+

Temperatur (°C)
O R
o o o
® € ¢

1000+

900+

800+

0 5 10 15 20
Ni (gew.-%)

w
30 25 20 15 10
Cr (gew.-%)

Abbildung 2: Konzentrationsausschnitt des ternéren Zustandsschaubild Fe-Cr-Ni mit 70% Eisen. Der Bereich der
Duplexstéhle ist grau hinterlegt [1, 3].

Werden Duplexstahle nicht abgeschreckt, konnen sich verschiedene Phasen ausscheiden, die
eine Degradation der mechanischen Eigenschaften und der Korrosionsbestandigkeit hervor-
rufen. Eine Ubersicht der relevantesten Phasen sind in Tabelle 2 dargestellt. Generell kénnen
die Phasen in ihrer kinetischen Bildung unterschieden werden. Karbide und Nitride entstehen
aufgrund der Ausscheidung im Austenit bzw. Ferrit. Im Gegensatz dazu sind die Phasen o, X
und die 475°C-Versprédung diffusionsgetrieben und kénnen mithilfe von schnellen Abkuhlra-
ten beispielweise unterdriickt werden.
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Tabelle 2: Ausscheidungstypen in Duplexstahlen nach [2, 27].

Phasenbezeichnung Temperaturbereich (°C) Kinetische Entstehung
Sigma-Phase o ~1100-600 Diffusion
Chi-Phase x ~900-700 Diffusion
Karbide ~1050-600 Loslichkeit
Nitride Ab ~650 Loslichkeit
475°C-Versprdodung ~550-300 Diffusion

Sigma — Phase o

Die o - Phase besitzt eine tetragonal-raumzentrierte Kristallstruktur und bildet sich ab ca.
1100°C bevorzugt an den Ferrit-Korngrenzen. Nach Norstrom et al. [28] kann die Tendenz zur
Bildung der Phase mithilfe eines o - Aquivalentes (0gq) abgeschatzt werden.

Opq = Cr+ (4—5)*Mo+ (1 —2) *Si*.. (alle Elemente in Gew.-%) (2.5)

Daraus ableitend kann gesagt werden, dass die Elemente Chrom, Molybdan und Silizium
maf3geblich fur die Entstehung der versprodenden o-Phase verantwortlich sind. Park et al. [29]
zeigten, dass sich die o-Phase bei geschweifdten Duplexstédhlen entlang intergranularem Aus-
tenit bildet. Es entstehen Chrom-arme Bereiche, da die o-Phase eine chromreiche Phase ist.
Weiterhin untersuchten Yamashita et al. [30] geschweil3te Duplexstéahle, die bei 800-900°C
ausgelagert wurden. Sie zeigten, dass sich die o-Phase nach Erreichen von 50 Vol.-% Ferrit
im Geflige ausscheidet. Dies haben sie damit begriindet, dass die Nickelkonzentration absinkt
und Chrom, sowie Molybdan prasent werden. Auch Yamada et al. [31] konnten nachweisen,
dass eine Absenkung der Molybd&nkonzentration in Duplexstahlen, das Ausscheidungsver-
halten der o-Phase maf3geblich beeinflusst. Mit steigender Molybdankonzentration beginnt die
Ausscheidung sowohl bei hoherer Temperatur als auch bei geringerer Auslagerungszeit. Be-
reits 1 % Ausscheidungsvolumen kann zu einem Abfall der Kerbschlagarbeit um 50 % fuhren
[32]. Neben der Korrosionsbestéandigkeit beeinflusst die o-Phase auch die mechanischen Ei-
genschaften des Werkstoffs. Mehrere Studien beschreiben die drastische Erhdhung der Harte
im Gefiige [33-35]. Die Zugfestigkeit steigt bei zunehmender an, jedoch nimmt die Bruchdeh-
nung drastisch ab [36]. Die o-Phase wirkt demnach stark versprédend und senkt die Duktilitat
des Werkstoffs ab.

Chi - Phase x

Die x-Phase bildet sich bevorzugt an Ferrit/Austenit Korngrenzen, bei langeren Glihzeiten
auch im Ferrit. Sie bildet sich in einem Temperaturintervall zwischen 900-700°C (Tabelle 2).
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Ihre ideale stochiometrische Zusammensetzung ist FezsCri2Mo10. Aus dieser Zusammenset-
zung kann bereits erkannt werden, dass ahnlich zur o-Phase die Elemente Chrom und Molyb-
dan gebunden werden. Das bedeutet, die Korrosionsbestandigkeit sinkt aufgrund der x-Phase,
da die Passivierschicht nicht mehr gebildet werden kann [37]. o- und x-Phase liegen aufgrund
ihrer ahnlichen Struktur und dem ahnlichen Temperaturintervall meist gleichzeitig im Gefilige
vor, allerdings gilt die x-Phase als bevorzugter Ort der Keimbildung fur die o-Phase [38]. Be-
reits geringe Volumenanteile der x-Phase senken die Kerbschlagzahigkeit von Duplexstéhlen
drastisch herab [39].

Karbide

Studien zeigten, dass bei einer Konzentration von 0,5 Gew.-% Kohlenstoff die Bildung von
M.3Ce Karbiden in Duplexstahlen, trotz Abschrecken beobachtet werden kann [40]. Daher ist
die Kohlenstoffkonzentration in den heutigen Duplexstahlen sehr gering. Aufgrund ihrer hohen
Diffusionsgeschwindigkeit bilden sich Karbide vor anderen Phasen. Sie haben eine gro3e Af-
finitat zu Korngrenzen der Austenit/Ferritkdrner und bilden dort chromreiche Karbide [41, 42].
Diese flhren zur Verarmung an Chrom und kénnen eine selektive Korrosion an den Korngren-
zen verursachen.

Nitride

Das Legierungselement Stickstoff in Duplexstéhlen hat einige Vorteile, welche im weiteren
Verlauf der Arbeit ausfiihrlich erértert werden. Diese sind allerdings nur gegeben, wenn der
Stickstoff sich im Kristallgitter vollstandig gelost hat. Im Vergleich zu Kohlenstoff hat Stickstoff
einen geringeren Atomdurchmesser und hat daher eine hohere Léslichkeit sowohl im Austenit
als auch im Ferrit. Da Stickstoff ein Austenitbildner ist, liegt die héchste Konzentration von
Stickstoff im Austenit vor. Ausscheidungen bilden sich allerdings ausschlief3lich im Ferrit bzw.
an den Korngrenzen, da die Loslichkeit des Stickstoffs im Ferrit 100x geringer ist als im Aus-
tenit [2]. Bei Nitriden werden die Formen CrN und Cr2N unterschieden. Cr.N scheiden sich
bevorzugt an Korngrenzen, zwischen 900-700°C aus. Sie haben eine hexagonale Kristallstruk-
tur, weshalb sie in plattchenférmiger Gestalt an den Korngrenzen ausgeschieden werden [2].
CrN haben eine kubisch raumzentrierte (krz) Kristallorientierung, weshalb die Aktivierungs-
energie im Ferrit (krz) wesentlich geringer ist, als bei CraN. Bei hohen Abkuhlraten bildet sich
weniger Austenit und der Ferrit ist an Stickstoff Ubersattigt. Es scheidet sich intragranulares
CrN aus. Dies wird bevorzugt bei Schweil3ungen aus Duplexstahl beobachtet, da dort die Ab-
kuhlgeschwindigkeiten hoch sind [43-45]. Die Ldslichkeit des Stickstoffs im Ferrit wird tUber-
schritten und es scheiden sich CrN aus.

475°C-Versprodung

Die 475°C-Versprodung wird im Englischen auch a‘-embrittlement genannt. Bei Chromkon-
zentrationen tber 12 Gew.-% kommt es zu einer Entmischung im Ferrit und einer Festkorper-
reaktion zur chromarmen a- und chromreichen a’-Phase. Aufgrund des Temperaturbereichs
fur die Ausscheidung von 500-300°C, wird eine dauerhafte Betriebstemperatur fur Duplex-
stéahle < 300°C empfohlen [46]. Die a'-Phase verhindert Versetzungsbewegungen und senkt
daher die Kerbschlagzahigkeit. Zusatzlich ist ein Anstieg der Harte zu verzeichnen [46, 47].

Die Legierungselemente Chrom und Nickel haben den grof3ten Einfluss auf die Entwicklung
der Mikrostruktur in Duplexstéhlen. Fir ein ausgeglichenes Phasenverhdltnis und damit die
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Erlangung der ausgezeichneten Korrosionsbestandigkeit sowie der guten mechanischen Ei-
genschaften sind viele weitere Legierungselemente maf3geblich beteiligt. In Tabelle 3 ist eine
Ubersicht dargestellt, wie sich die Zugabe diverser Legierungselemente auf die Zugfestigkeit,
Kerbschlagzahigkeit, Korrosionsbestandigkeit und Schweil3barkeit auswirkt [13, 48-55].

Tabelle 3: Einfluss der Zugabe diverser Legierungselemente auf die Eigenschaften Zugfestigkeit, Kerbschlagza-
higkeit, Korrosionsbhestandigkeit und Schwei3barkeit [13, 48-55].

Zugfestigkeit  Kerbschlagzahigkeit Korrosionsbestandigkeit  Schweil3barkeit

Cr + - + + -
Ni + + + + -
Mn + + + -
P + - - -
N ++ 0 + -
Mo + - + + -
Si + - + 0
Co + - + -
++ = sehr gut; + = gut; 0 = neutral; - = schlecht; -- = sehr schlecht

Ausgewahlte Legierungselemente und deren Auswirkung auf die Eigenschaften der Duplex-
stahle sollen im Folgenden erdrtert werden.

Chrom [4, 56-58]

Chrom ist das Hauptlegierungselement der korrosionsbestandigen Stéhle und bildet ab einer
Konzentration von 12 Gew.-% eine Passivschicht, die die Korrosionsbestandigkeit erhéht. Es
ist auBerdem ein Ferritbildner. In Duplexstahlen sind Ublicherweise Konzentrationen von
20 — 27 Gew.-% enthalten. Bei Konzentrationen tber 29 Gew.-% besteht die Gefahr von Aus-
scheidung intermetallischer Phasen und der Reduzierung der mechanischen Eigenschaften
sowie der Korrosionsbestandigkeit.

Nickel [13, 58]

Nickel tragt aufgrund seiner ausgepragten austenitstabilisierenden Wirkung zu einem ausge-
glichenen Phasenverhéltnis von Austenit und Ferrit bei. Dadurch verbessert Nickel indirekt
auch die Duktilitat und die Tieftemperaturzéhigkeit der Duplexstahle. Es ist neben Chrom das
wichtigste Element in korrosionsbesténdigen Stahlen. Es erhéht den Widerstand gegen Spalt-
korrosion, wird aber in Duplexstahlen begrenzt, da es die Loslichkeit des Stickstoffs herabsetzt
und die Neigung zur Ausscheidung von Chromnitriden begunstigt.

Mangan [4, 59-61]

11



2. Kenntnisstand

Mangan wirkt ahnlich wie Nickel als Austenitbildner. Uber 8 Gew.-% wirkt es allerdings Ferrit-
stabilisierend. Der Einfluss auf die Korrosionsbesténdigkeit wurde lange Zeit unterschiedlich
beurteilt. Mangan erhéht allerdings die Ldslichkeit von Stickstoff und dadurch die Resistenz
gegen Lochfral3. Besondere Relevanz hat Mangan fiur die Sorte der Lean Duplex Stéhle. Es
dient als Substitutionselement von Nickel und hat daher eine hohe wirtschaftliche Bedeutung
fur Duplexstahle.

Molybdan [31, 61-63]

Molybdan ist ein ferritstabilisierendes Element. Neben Chrom ist es das bedeutendste Element
zur Erhéhung der Korrosionsbestéandigkeit von Duplexstéhlen. Konzentrationen von 3 Gew.-
% Molybdan Erhéhen die Resistenz gegen lokale Korrosion in saurehaltigen Umgebungen,
allerdings sollten Konzentrationen tber 4 Gew.-% vermieden werden, um die Ausscheidung
von versprédenden intermetallischen Phasen, wie die o-Phase oder die a‘-Phase (475°C-Ver-
sprédung) zu verhindern.

Kohlenstoff [13, 64]

Kohlenstoff ist das relevanteste Legierungselement der Stahle. Es wirkt in Duplexstéhlen aus-
tenitstabilisierend und hemmt das Wachstum von Ferritkdrnern. Allerdings wird die Konzent-
ration unterhalb von 0,03 Gew.-% gehalten, um die Bildung versprédender Karbide zu vermei-
den. Weiterhin ist bekannt, dass diese Karbide die Korrosionsbestandigkeit stark vermindern.

Stickstoff [4, 65-67]

Stickstoff Ubertrifft in der Festigkeitssteigernden Wirkung alle anderen Elemente. Es erhdht die
Stabilitat des Austenits und die Resistenz gegen LochfralR. Bereits aus Gleichung 2.1 kann
erschlossen werden, wie grol3 der Einfluss von Stickstoff auf die Korrosionsbestéandigkeit der
Duplexstahle ist. Wahrend der Abkihlung von Duplexstéhlen beschleunigt es die Bildung des
Austenits. Besondere Relevanz hat dies bei Schwei3prozessen. Daher haben moderne
Duplexstahle eine Mindestkonzentration von 0,4 Gew.-% Stickstoff. Es verhindert die Bildung
von intermetallischen Phasen, indem es die Entmischung von Chrom und Molybdan reduziert.

In modernen (Super-)Duplexstahlen werden weiterhin geringe Konzentrationen von Wolfram,
Silizium und Kupfer hinzugegeben. Wolfram erhdht die Korrosionsbestandigkeit, bei Zugabe
von ca. 0,6 Gew.-% [61]. Bei hoheren Konzentrationen fordert es die Ausscheidungen von
intermetallischen Phasen [63]. Da Wolfram ein schweres Element ist, erhdht es das Gewicht
in den Stahlen und vermindert das Leichtbaupotential der Duplexstahle. Kupfer ist ein auste-
nitstabilisierendes Element und erhoht die Korrosionsbestéandigkeit der Duplexstéhle [43, 68].
Es kann zur Ausscheidung der kupferreichen e-Phase kommen. Diese wirkt Festigkeitsstei-
gernd, jedoch senkt sie auch die Duktilitdt der Duplexstahle [69]. Silizium gilt als ferritstabili-
sierendes Element. Wie in Gleichung 2.5 erkennbar, fordert es die Ausscheidung der sproden
o-Phase, erhoht jedoch zusétzlich die Korrosionsbesténdigkeit [4]. Die schadigende Wirkung
von Schwefel und Phosphor in Bezug auf Spannungsrisse und Erstarrungsrisse ist generell
bekannt. Daher werden die Konzentrationen mdglichst geringgehalten. Jedoch zeigten Ha et
al. [70], dass an den Korngrenzen ausgeschiedene Sulfide als Fallen (Traps) fur Wasserstoff
dienen und so die Diffusibilitat minimieren.

12
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2.2 Schweillverfahren zum Fugen von Duplexstahlen

Schweil3prozesse besitzen eine hohe Relevanz in vielen Industriebereichen. Aufgrund des
komplexen Verfahrensablaufs und der Vielzahl an Einflussfaktoren missen diese préazise
Uberwacht werden. Besonders fur Duplexstéhle, die ihre idealen mechanischen Eigenschaften
sowie ihre Korrosionsbestandigkeit durch genaue Temperaturfihrung und optimale chemische
Zusammensetzung erlangen, stellen Schweil3prozesse eine Herausforderung dar. Dies wurde
auch durch die genannten Schadensfalle [17-19] deutlich. Daher werden in den folgenden
Kapiteln die derzeit verwendeten Schweil3verfahren und die Schweil3eignung der Stéhle eror-
tert. Die Wahl des Scheil3verfahrens von korrosionsbestandigen Duplexstéhlen h&angt von ihrer
Anwendung und der Verfligbarkeit ab, jedoch Uberwiegen die Lichtbogen-Schmelzschweil3-
prozesse.

Die Schweil3eignung ist definiert als die Fahigkeit eines Werkstoffs durch Schweil3en eine un-
trennbare Verbindung mit gleichem oder artfremdem Werkstoff einzugehen [48]. Die Schwei-
Beignung der Duplexstahle kénnen mit der von austenitischen und ferritischen, korrosionsbe-
standigen Stéhlen verglichen werden. Durch ihre niedrigen Kohlenstoffkonzentrationen und
der hohen Stickstoffkonzentrationen sind sie grundsatzlich gut schweil3bar. Die Schweil3eig-
nung wird teilweise durch die Erstarrungsart bestimmt [71]. Hier kann eine unzureichende Fer-
ritbildung die Anfalligkeit fur Heil3risse und Spannungsrisskorrosion erhéhen [72]. Umgekehrt
haben hohe Ferritgehalte einen negativen Einfluss auf die Zahigkeit des Werkstoffs, indem sie
die Kerbschlagarbeit senken [73]. Der Ferritgehalt des SG wird durch den GW, die Zusam-
mensetzung des Schweilizusatzwerkstoffs und des Schutzgases, die Materialdicke, die
Schweilnahtvorbereitung und die Warmezufuhr bestimmt. Diese Faktoren beeinflussen wie-
derum den Grad der Aufmischung des Schwei3zusatzwerkstoffs mit dem GW, die Abkuh-
lungsgeschwindigkeit sowie die Morphologie und das Verhéltnis der Phasen Austenit und Fer-
rit. Auch die Schweil3technik kann einen Einfluss haben, da eine gréRRere Lichtbogenléange die
Stickstoffaufnahme erhdhen kann. Das Ubergeordnete Ziel des Schweil3ens von Duplexstah-
len, ist die Gewahrleistung eines Mindestferritgehalts und das Unterdriicken der Ausscheidung
von schadigenden Phasen [65]. Neben dem Schweil3verfahren haben auch die Schweil3para-
meter einen Einfluss auf die Schweil3nahtmikrostruktur. Diese sind unter anderem Stromstérke
und Spannung, Schwei3geschwindigkeit sowie Schutzgasvolumenstrom. Tseng et al. [74] un-
tersuchten den Einfluss des Schweil3stroms, d.h. der Warmeeinbringung auf das Geflige von
korrosionsbestandigen Stahlen und konnten optimale SchweiRparameter herausarbeiten un-
ter Beriicksichtigung von wirtschaftlichen Kostenpunkten. Eine Ubersicht tber derzeitige
Schweil3empfehlungen liefert Karlsson [75].

Héaufig werden die Schmelzschweil3verfahren Metall-Aktivgas (MAG) bzw. Metall-Inertgas
(MIG) sowie das Wolfram Inertgas (WIG) zum Fligen von Duplexstahlen genutzt. Beim MAG-
bzw. MIG-Schweif3en wird ein Lichtbogen zwischen Werkstiick und kontinuierlich zugefuhrter
Elektrode gezliindet. Geschutzt vor Oxidation wird die Elektrode und das Schweil3bad mithilfe
von Schutzgas. Angewendet wird dieses Schweil3verfahren bei Materialdicken ab 2 mm. Die
Schweil3geschwindigkeit kann sehr hoch gewahlt werden, weshalb es das produktivste
Schweil3verfahren ist [76]. Das manuelle WIG-Schweif3en ist besonders fur kurze Schweil3-
nahte (beispielsweise Reparaturstellen) geeignet. Der Lichtbogen wird zwischen einer nicht
abschmelzenden Wolfram-Elektrode (hoher Schmelzpunkt, ca. 3380°C) und dem Werkstiick
gebildet. Uber eine Gasdiise wird das Schutzgas (meist Argon) zugefiihrt. Falls mit Zusatz-
werkstoff geschweil3t wird, wird dieser manuell, separat dem Schwei3bad zugefiihrt [77].
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2. Kenntnisstand

Einsatzgebiete sind Bereiche, in denen die Korrosionsbestandigkeit eine hohe Relevanz hat
und die Qualitat der Schweil3naht gewahrleistet sein muss [4]. Studien beschéaftigen sich mit
den optimalen Schweil3parameter zum WIG-Schweil3en von Duplexstahlen [78, 79]. Haufige
Fehler und deren Ursachen, die beim WIG-SchweiRen vorkommen kénnen, sind in Tabelle 4
dargestellt.

Tabelle 4: Haufige Schweil3nahtunregelmaRigkeiten und ihre Ursachen beim WIG-Schweil3en [76, 80].

UnregelméafRigkeiten Ursachen

Stromstérke zu gering

Feste Einschlisse (Oxide, Wolfram X )
( ) Direktes Beriihren der Elektrode mit Werk-

stuck
Poren e Zu grolRer Abstand zwischen Werksttck
und Brennerdise
e Ungeeigneter Zusatzwerkstoff
Risse e Abklhlgeschwindigkeit zu hoch

e Verunreinigter GW

Brennerneigung falsch

Ungentigende Durchschweil3ung Wiéirmeeinbringung zu gering

Zum Schweil3en hochlegierter Stéahle wird Gleichstrom verwendet. Der Minuspol liegt dabei an
der Wolframelektrode. Zur Konzentrierung des Lichtbogens wird die Wolframelektrode spitz
angeschliffen. Haufig wird reines Argon als Schutzgas beim WIG-Schweil3en verwendet. Bei
korrosionsbestandigen Stahlen ist allerdings eine Abnahme des Stickstoffanteils beobachtet
worden und konnte mit einem Zusatz an Stickstoff im Schutzgas ausgeglichen werden [81].
Empfohlen werden hier 1-3 Gew.-% Stickstoff [82]. Aufgrund der hohen Abklhlgeschwindig-
keit beim Schweil3en wird die Festkérperumwandlung & - & + y unterdriickt und der Ferritvo-
lumenanteil steigt drastisch an (vergleiche Kapitel 2.4.1). Daher wird das Schweil3en mit Zu-
satzwerkstoff empfohlen. Diese sind meist artgleich, d.h. mit den relevanten Elementen fiir die
Korrosionsbestandigkeit legiert. Um das Austenit-Ferrit Gleichgewicht im Geflige zu gewahr-
leisten, sind die Zusatzwerkstoffe mit Nickel 2-5 Gew.-% legiert [48]. Neben den genannten
Schweil3prozessen existieren noch weitere Verfahren zum Figen von Duplexstahlen. Bei-
spielsweise werden dickwandige Werkstiicke haufig Unterpulver (UP) geschweil3t. Dabei wer-
den das Schweif3bad und der Lichtbogen von einem Pulver umgeben und so von der umge-
benden Atmosphéare geschitzt. Weiterhin zu nennen ist das Laserstrahl-Schwei3en, das mit
hochleistungs-Faserlasern (CO; bzw. Nd:YAG) einen konzentrierten Energieeintrag aufbringt.
Die hohen Schweil3geschwindigkeiten und die grof3e Flexibilitdt ermdglichen den Einsatz in
der Roboterschweildtechnik. Fir Duplexstéhle besteht die Gefahr, aufgrund der hohen Abkuhl-
geschwindigkeit, dass Ferritvolumenanteile von tiber 90 % entstehen kdnnen [83]. Neben den
Schmelzschweil3prozessen beschéftigen sich Autoren mit weiteren SchweilRverfahren. Zhao
et al. [84] beschatftigten sich mit dem Ruhrreibschweil3en des Standard Duplex 1.4462 und
untersuchten die metallografischen Veranderungen, wie Kornwachstum und Phasenverteilung
im Schweil3nahtgefiige sowie der Warmeeinflusszone.
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2. Kenntnisstand

2.3 Mikrostruktur geschweil3ter Duplexstéhle

Haupteinflussfaktoren fir die resultierende Schwei3nahtmikrostruktur der Duplexstahle sind
Abkuhlgeschwindigkeit, chemische Zusammensetzung des SG und die Warmebehandlung
nach dem Schweil3en. In diesem Kapitel werden die Einflussfaktoren chemische Zusammen-
setzung im SG und Abkihlgeschwindigkeit diskutiert.

2.3.1 Phasenverteilung Austenit-Ferrit

Die mechanischen Eigenschaften und die Korrosionsbestéandigkeit der Duplexstéhle hangen
insbesondere vom Ferritgehalt im Geflige ab. Abbildung 3 zeigt eine lichtmikroskopische Auf-
nahme geatzter Geflige aus dem GW (3a) und dem SG (ohne Zusatzwerkstoff) (3b). Erkenn-
bar ist das ausgeglichene Phasenverhaltnis von Austenit und Ferrit im GW und die Walzstruk-
tur. Im SG sind die FerritkOrner stark gewachsen und es ist eine Widmannstattensche Struktur
des Austenits erkennbar. Austenit wachst nadelig in die Ferritkdrner hinein.

-~ = =
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&' e ﬁs-':g —c""\/"
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Abbildung 3: Lichtmikroskopische Aufnahme des geatzten Gefliges eines Standard Duplex 1.4462. Geétzt mit
Beraha II. Helle Bereiche: Austenit, dunkle Bereiche: Ferrit; (a) Geflige des GW; (b) Geflige des SG, geschweil3t
ohne Zusatzwerkstoff.

Die Duplex-GW enthalten etwa die gleichen Volumenanteile an Ferrit und Austenit, um die
mechanischen Eigenschaften und die Korrosionsbestéandigkeit zu gewahrleisten. Beim
Schweilen werden das Mikrogeflige und das Phasengleichgewicht im SG und in der Warme-
einflusszone (WEZ) im Vergleich zum ursprunglichen Walzgefuge des GW vollstandig veran-
dert. Die Erstarrung ist vollstandig ferritisch und der Austenit bildet sich durch eine diffusions-
kontrollierte Umwandlung in der festen Phase wahrend der Abkuhlung [85]. Die meisten Nor-
men und Spezifikationen verlangen ein Phasengleichgewicht im Bereich von 30-70 Vol.-% [86,
87] oder strenger mit 35-65 Vol.-% [1, 13, 88]. Es wird empfohlen, Duplexstahle immer mit
einem nickellberlegierten Schwei3zusatz zu schweif3en. Die empfohlenen Schwei3zusatz-
werkstoffe ergeben in der Regel einen Ferritgehaltim SG von 20-60 Vol.-% [73, 89]. Ein Zusatz
von Stickstoff zum Schutzgas kénnen den Verlust dessen aus dem SG ausgleichen und
dadurch die Austenitbildung weiter fordern [90-92]. Der Ferritgehalt gewahrleistet eine hohe
Festigkeit und verringert die Hei3rissanfalligkeit beim Schweil3en. Im Gegensatz dazu sorgt
der Austenitanteil fir eine hohe Duktilitét des Werkstoffs und eine hohe Korrosionsbestandig-
keit. Die chemische Zusammensetzung hat einen Ubergeordneten Einfluss auf das
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2. Kenntnisstand

resultierende Schweil3nahtgeflige des Duplexstahls. Wahrend des Schweil3prozesses kdnnen
Legierungselemente, wie beispielsweise Mangan oder Nickel abbrennen und an kalten Orten
der Schweil3naht kondensieren [93]. Dieser Abbrand kann zu einer kritischen Veranderung der
chemischen Zusammensetzung im Schmelzbad fuhren und die Erstarrung des Schweil3bads
drastisch beeinflussen. Der Abbrand von Legierungselementen wahrend des Schweil3ens
hangt von mehreren Faktoren ab, wie die lokale Konzentration der Legierungselemente, tur-
bulente Stromung des geschmolzenen Materials an der Oberflache, die Diffusionsgeschwin-
digkeit und der Partialdruck der Legierungselemente sowie der Temperaturverteilung an der
Oberflache des Schweil3bads [94]. Der detaillierte Ablauf des Abbrands von Legierungsele-
menten kann in einschlagiger Literatur nachgelesen werden [94, 95]. Diverse Autoren beschéf-
tigten sich mit numerischen und experimentellen Untersuchungen abgebrannter Legierungs-
elemente. Khan et al. [96] stellten Mangan, Eisen und Chrom im Plasma von Laserschweil3-
prozessen fest. Sie berechneten den Elementverlust bei gemessener Temperatur im Schweil3-
bad und verglichen die Ergebnisse mit den experimentell gemessenen Konzentrationen im
erstarrten SG. Yamamoto et al. [97] kamen zu dem Schluss, dass die Konzentration von Man-
gan im Lichtbogenplasma sehr viel grof3er ist als die Konzentration im GW eines korrosions-
besténdigen Stahls. Tashiro et al. [98] schweil3ten Reineisen mit WIG und stellten fest, dass
Metalldampf aus dem Lichtbogenplasma in die Atmosphéare entweicht, abkihlt und konden-
siert. AuRerdem beobachteten Tanaka et al. [99, 100], dass Chrom und Mangan aus dem GW
korrosionsbestandiger Stahle beim Schweil3en in das Lichtbogenplasma gelangt und an um-
gebene Stellen des Plasmas transportiert wird. Diesen Abbrand der Elemente haben sie mit
bildgebender Spektroskopie festgehalten. Auch Westin et al. [101] beschéftigten sich mit dem
Abbrand von Legierungselementen wahrend des WIG-Schweil3ens von Lean-Duplex. Sie ana-
lysierten Querschliffe von Schweil3ndhten, mit einer Elektronenstrahl-Mikrosonde und stellten
fest, dass die Mangan- und Chromkonzentration im SG abnahm. Diesen Abbrand begriindeten
sie mit der Zugabe von Stickstoff im Schutzgas, welche den Abbrand férdert, da hthere Tem-
peraturen wahrend des Schweil3ens vorlagen.

Ein weiterer Einflussfaktor des resultierenden SchweiRnahtmikrogefliges von Duplexstahlen
ist die Abklihlgeschwindigkeit. Ist diese hoch, kann der Ferritanteil aufgrund der unterdriickten
Festkorperumwandlung & = & +y (Vergleiche Kapitel 2.1.2) drastisch ansteigen. Ublicher-
weise wird, anstatt der tgs-Zeit bei niedriglegierten Stahlen, die tixs-Zeit, ergo die Zeit fur die
Abklihlung von 1200 °C auf 800 °C als Charakterisierung der Abkuhlgeschwindigkeit angege-
ben [13]. Uber 1000 °C ist der Werkstoff vollstandisch ferritisch. Eine verzégerte Abkuhlung
bzw. eine wiederholte Erwarmung des SG gewahrleistet die diffusionsgetriebene Ausschei-
dung des Austenits. Ublich bei SchweiRverfahren ist eine rasche Abkiihlung, was zu einer
Ferritisierung des SG fuhrt und es zu einem Ferritvolumenanteil von > 90 % kommen kann.
Yang et al. [5] haben gezeigt, dass ein unausgewogenes Phasenverhaltnis, mit 90 Vol.-% Fer-
rit im SG eines Standard Duplex 1.4462 zu erheblichen Rissproblemen bei sicherheitskriti-
schen Bauteilen fuhren kann. Aul3erdem konnten Martin et al. [102] nachweisen, dass die
Hochtemperatur-Bruchfestigkeit von Duplexstahlen, mit der Zunahme des Austenitvolumen-
anteil im SG ansteigt. Stickstoff wird als treibende Kraft, mit gro3erem Einfluss als andere,
langsam diffundierende Elemente, fir die Festkbrperumwandlung bei der Abkihlung ange-
nommen. Eine hohe Stickstoffkonzentration erhdht die Austenit-Ausscheidung und verringert
die Temperatur, bei der Ferrit-Kornwachstum auftritt [4, 103]. Wird der diffusionsgetriebene
Prozess durch eine rasche Abkihlung verhindert, diffundiert Stickstoff und es werden Chrom-
nitride ausgeschieden. Diese senken die Korrosionsbestandigkeit und die Duktilitat des
Duplexstahls (vergleiche Kapitel 2.2.2) [104, 105]. Wie in Abbildung 3(b) erkennbar, scheidet
sich Austenit in verschiedenen Formen aus. Eine langsame Abkuhlung fiihrt zu einer
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Verbeiterung des Austenits an den Korngrenzen. Diese Form des Austenits wird allotriomorph
genannt. Der Austenit wachst dann im Widmannstattenschen Mechanismus in die Ferritkdrner
hinein. Er erscheint nadelig und spitz [27, 106-108]. Bei ausreichend groRer t12/8 Zeit scheidet
sich Austenit auch intragranular aus. Die chemische Zusammensetzung der einzelnen Auste-
nit-Ausscheidungsformen unterscheidet sich und wurde von [109] analysiert. Die gleichen
Phanomene wie im SG werden auch in der Warmeeinflusszone (WEZ) beobachtet. Es kommt
zu Ausscheidungen von Karbiden, Nitriden, intermetallischen Phasen und einem Kornwachs-
tum des Ferrits [110]. In der WEZ werden die Bereiche Low-Temperature, mit Temperaturwer-
ten von 650 — 950 °C und High-Temperature, mit Temperaturwerten von > 1000 °C unter-
schieden [111].

2.3.2 Gefligediagramme zur Vorhersage der Phasenverteilung im Schweil3gut

Die Erstarrung im Schwei3bad ist nicht isotherm und verlauft nicht im thermodynamischen
Gleichgewicht. Daher wurden einige empirische Diagramme, zur Vorhersage der Phasenver-
teilung auf Basis der chemischen Zusammensetzung entwickelt. Die Daten sind abgeleitet aus
empirischen Arbeiten, die kommerzielle und Laborschweil3metalle einschlieRen. Zu nennen
sind hier das Schaeffler Diagramm [112], das DelLong Diagramm [113] und das WRC-1992
Diagramm [6]. Grundsatzlich basieren all diese Diagramme auf Chrom- (Crgq) und Nickel-Aqui-
valente (Nigg). Eine Ubersicht, welche Berechnungsgrundlage fiir welches Diagramm genutzt
wird, ist in Tabelle 5 dargestellt. In die Berechnung der Crgq flieRen ausschliellich ferritbil-
dende Elemente und in die Berechnung der Nigq ausschlieRlich austenitbildende Elemente ein.
Mit der Berechnung dieser Formeln kann vorhergesagt werden, welches Gefiige sich bildet
und dadurch dabei helfen, welcher Schweil3zusatzwerkstoff gewahlt werden sollte.

Tabelle 5: Formeln der Creq und Nigq zur Vorhersage des Ferritvolume-teils anhand empirischer Diagramme [6,
112, 113].

Gefligediagramm Crgq Formel Nigq Formel

Schaeffler (1949) Creq = Cr+ Mo + 1.5Si + 0.5Nb Nieq = Ni + 30C + 0.5Mn

DeLong (1973) Creq = Cr+ Mo + 1.5Si + 0.5Nb  Nieg = Ni + 30C + 30N + 0.5Mn

WRC-1992 Creq = Cr + Mo + 0.7Nb Nieqg = Ni + 35C + 20N + 0.25Cu

Das alteste Diagramm ist das Schaeffler Diagramm. Es wurde bereits 1949 veréffentlicht und
wird noch heute genutzt. Basierend auf dem Strauss-Maurer Diagramm, das sich auf Chrom-
Nickel Knetlegierungen bezieht, hatte sich die Forschung von Schaeffler auf die Vorhersage
der Schweif3mikrostruktur von Chrom-Nickel-Stéhlen, beruhend auf der chemischen Zusam-
mensetzung. Das Diagramm basiert auf Lichtbogenschwei3ungen [56]. Bei Nutzung des
Schaeffler Diagramms sollte beachtet werden, dass keine Stickstoffkonzentrationen in den
Nigq berucksichtigt werden, wahrscheinlich aufgrund der grof3en Schwierigkeit Stickstoff im
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Stahl zu messen. Abbildung 4 zeigt das Schaeffler Diagramm. Erkennbar sind Isoferrit-Linien
und verschiedene resultierende Gefugebereiche in Abh&ngigkeit der Cregq und Nigq. Zusétzlich
sind Bereiche eingetragen, in denen diverse Fehler beim Schweien potenziell auftreten kén-
nen, angelehnt an [56, 114]. Im Bereich der Duplexstahle ist die o-Phase und das Kornwachs-
tum des Ferrits (vergleiche Kapitel 2.2.2) eingetragen. Ein Problem des Schaeffler Diagramms
war die Messung des &-Ferrits im SG und die hohe Schwankungsbreite der Messmethoden
und der unterschiedlichen Labore. Das International Welding Institute hat dazu 1974 eine Ver-
offentlichung herausgebracht, bei der 22 unabhangige Labore herangezogen wurden, um den
O-Ferritanteil des SG zu messen [114, 115]. Insgesamt gab es Abweichungen von 29 % des
Mittelwerts zwischen den Laboren. Aufgrund dessen stellte De Long 1956 eine neue Art der
Messung von &-Ferrit im SG vor. Diese funktionierte magnetinduktiv. Mittels Kalibrierproben
aus unlegiertem (magnetischen) Stahl und Stahl mit Kupfer-Beschichtung (nicht magnetisch)
wird ein Kalibriermodell erstellt. Da mit steigendem Ferritanteil, die Magnetisierbarkeit des
Stahls ansteigt, kann dies auf der erstellten Kalibriergeraden eingetragen werden.
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Abbildung 4: Schaeffler Diagramm mit eingezeichneten Bereichen der potenziell auftretenden Fehler wahrend der
Erstarrung [56, 112, 114].

Mit dieser Messung stellte De Long auch die Ferritnummer (FN) vor. Die FN ist keine Prozen-
tangabe, sondern ergibt sich aus der erstellten Kalibrierkurve. De Long untersuchte tber 300
austenitische Stahle zur Verbesserung der Vorhersagegenauigkeit in bestimmten Bereichen
des Ferritanteils (0-18 FN). De Long fiigte in den Nigq Stickstoff als Austenitbildner, mit dem
Faktor 30 hinzu. Weiterhin wurde die Steigung der Iso-Ferritlinien angepasst und der Abstand
zwischen diesen wurde konstant gewahlt [113, 116]. Die Methode der magnetischen Messung
des Ferritanteils im SG wurde vom Welding Research Council (WRC) tibernommen und 1988
stellten Siewert et al. [117] ein Gefligediagramm Uber den Bereich 0 - 100 FN vor. Ziel war es,
auf Basis des Schaeffler- und DeLong-Diagramm ein optimiertes und akkurates Gefligedia-
gramm fir den &-Ferritanteil im SG zu erstellen. In diesem Diagramm flossen Gber 950 Expe-
rimente von Vergffentlichungen und Industrieunternehmen ein. Das Mangan wurde aus der
Formel fiir Nigq entfernt. Kotecki validierte die Gliltigkeit des Diagramms [118]. Viele Autoren
kritisierten, dass das austenitbildende Element Kupfer in der Formel fur Nigq fehlte, da es eine
bedeutende Rolle fur das resultierende Gefiige spielt [119-122]. Daher veroffentlichten 1992
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Kotecki et al. [6] ein neues Diagramm, das Kupfer im Nigq bertcksichtigt, allerdings sonst gleich
dem Diagramm von Siewert ist. Das WRC-1992 Diagramm ist in Abbildung 5 dargestellt. Ab-
geleitet aus dem Schaeffler-Diagramm in Abbildung 4 kénnen auch hier die potenziell auftre-
tenden Fehler beim Schweif3en und der Erstarrung eingetragen werden. Die Isoferrit-Linien
erstrecken sich hier Gber einen Bereich von 0-100 FN. Das WRC-1992 Diagramm ist somit
das neuste und derzeit praziseste Vorhersageinstrument von d-Ferritim SG korrosionsbestan-
diger Stahle. Aus vielen Griinden hat jedes Vorhersageinstrument seine Grenzen und sollte
nicht mit tatsachlichen Phasen-Messungen verwechselt werden. Die Gliltigkeit des WRC-1992
Diagramms wurde fir Duplexstahle in Frage gestellt, bei denen sich die Koeffizienten fur Mo
und N als genau erwiesen, wahrend die Werte fir Nb, C und Cu eine Anpassung erfordern
waurden [8]. Fur den Lean-Duplex1.4162, mit hohem Mangangehalt sagt das WRC 1992 Dia-
gramm den FN des SG nicht korrekt voraus. Die Berechnungsgrundlage der Crgq und Nigg
sollte daher angepasst werden.
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Abbildung 5: WRC-1992 Diagramm zur Vorhersage des Schwei3nahtmikrogefuges auf Grundlage der chemi-
schen Konzentration [6]. Darstellung der potenziell auftretenden Fehler wahrend der Erstarrung, angelehnt [56,
114].

Nach Kotecki et al. [123] missen zwei relevante Bereiche angepasst werden. Der Einfluss der
Abkuhlgeschwindigkeit wird im WRC-1992 Diagramm nicht berticksichtigt. Wahrend der Er-
starrung des SG hat die Abkuihlgeschwindigkeit jedoch einen grof3en Einfluss auf das entste-
hende Gefiige. Dies wurde bereits von Balmforth et al. [7] nachgewiesen. Die Ungenauigkeit
des WRC-1992 Diagramms in Bezug auf andere Legierungselemente, wie z.B. Silizium, Wolf-
ram und Titan, die jedoch einen erheblichen Einfluss auf den endgultigen Ferritanteil des SG
haben, muss untersucht werden. Auf3erdem sind die Crgq und Nigq konstant, d.h. der Einsatz
von Schweil3zusatzwerkstoffen kann nur in Anndherung bericksichtigt werden. Diese Me-
thode zur Vorhersage der Phasenverteilung ist daher ausbauféhig. Deshalb befassen sich
viele Veroffentlichungen mit der Optimierung der Vorhersage des Schweif3nahtmikrogefliges
[124].
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2.3.3 Messmethoden der Phasenverteilung im Schweil3gut von Duplexstahlen

Die Bedeutung des Ferritgehalts in austenitischen Stdhlen sowie in Duplexstéhlen erfordert
strenge Spezifikationen fur das Schweildverfahren. Auflerdem muss das Phasenverhaltnis
kontrolliert werden. Es gibt mehrere Mdglichkeiten zur Vorhersage und Bestimmung des tat-
sachlichen Phasenverhéltnisses. Grundsétzlich unterschieden, wird zwischen zwei Methoden.
Die zerstérenden, metallografischen Methoden, bei denen Querschliffe des SG, der WEZ und
des GW poliert und geétzt werden und der zerstorungsfreien, magnetischen Methoden, bei
denen nur die Oberflache geschliffen wird. Unabhangig von der verwendeten Technik sind
Genauigkeit und Prazision entscheidend, da systematische Fehler zu gravierenden Schaden
fuhren kdnnen.

Die meisten Normen und Richtlinien, die einen Akzeptanzbereich fur den Ferritgehalt angeben,
fordern geatzte Querschliffe von Schweinahten, die mittels Lichtmikroskopie untersucht wer-
den. Dies ist in der Regel die einzige Methode, die bei der Entwicklung von Schweil3verfah-
rensspezifikationen akzeptiert wird, da diese nicht nur als préziseste Technik gilt, sondern
auch Bilder der Mikrostrukturen als Nachweis zur Sicherung der Ergebnisse bereitstellt [125,
126]. Metallographische Ferritmessungen hangen entscheidend von der Prazision und der
Konsistenz des Atzverfahrens, sowie von der Interpretation der Kontrastunterscheidung zwi-
schen Ferrit und Austenit ab [127, 128]. Bei héheren FN (>20 FN) kénnen Schwierigkeiten bei
der Phasenquantifizierung auftreten [129]. Typischerweise wird die Phasenquantifizierung mit-
tels Bildanalysetools durchgefiihrt. Die Genauigkeit der Bildanalyse hangt von der Oberfla-
chenqualitat der Probe ab. Kratzer und Atzqualitat beeinflussen das Ergebnis. Bei dem gangi-
gen Atzmittel Beraha |l ist die Ferritphase im Schliffbild dunkel dargestellt und die Austenit-
phase hell (siehe Abbildung 3) [130, 131]. Durch Festlegen eines Schwellenwerts zwischen
den Peaks in den Histogrammen kdnnen alle Pixel mit einer Farbe, entweder Ferrit oder Aus-
tenit, zugeordnet werden. Die manuellen Einstellungen und die Notwendigkeit einer hohen
Oberflachen- und Atzqualitat fuhren dazu, dass die Methode abhangig vom Urteilsvermégen
des Anwenders ist [132]. Weiterhin existiert die manuelle Punktzéahimethode, die den Anteil
einer Flache im Gesamtbild zahlt. Haufig wird ein Linienmuster direkt in das lichtmikroskopi-
sche Bild eingefiigt und so die Anzahl der Schnittpunkte mit der relevanten Phase gezahilt.
Diese Art der bildanalytischen Auswertung gilt aber als ungenauer [130]. Eine sehr préazise
Auswertung der Volumenanteile von Ferrit und Austenit im SG bietet die Elektronenriickstreu-
beugung (EBSD) in Kombination mit einem Rasterelektronenmikroskop (REM). Mit modernen
Systemen kdénnen tausende Punkte pro Sekunde gezéahlt und einer Phase zugeordnet werden
[133-135]. Ein grof3er Nachteil der EBSD-Methode ist die aufwandige Probenpréparation, wes-
halb die klassische Bildanalyse mittels lichtmikroskopischer Bilder vorgezogen wird. Aul3er-
dem liegt die Abweichung zwischen den Ergebnissen der beiden Methoden bei unter 1 %
[133].

Im Gegensatz zu den zerstorenden Priufverfahren existieren eine Reihe von zerstérungsfreien
Messmethoden der Phasenanteile im Duplexstahl. Unter anderem magnetische Methoden, bei
denen das gangigste Messinstrument das Fischerscope® ist. Aufgrund der magnetischen Ei-
genschaft des Ferrits und der nichtmagnetischen Eigenschaft des Austenits kann mittels Ab-
reil3kraft eines Dauermagneten auf dem SG und der anschlieRende Vergleich mit Kalibrierpro-
ben der Phasenanteil bestimmt werden. In Untersuchungen an gegossenen Duplexstédhlen
konnte festgestellt werden, dass die Oberflaichenbeschaffenheit einen enormen Einfluss auf
die Messergebnisse hat. AuRerdem Ubertraf der Fehler des Bedienenden den systematischen
Fehler des Messinstruments [136]. Daraus folgernd haben magnetische Methoden zur
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Bestimmung des Ferritanteils im SG erhebliche Nachteile und kdnnen bei unsachgemalier
Anwendung zu falschen Messwerten flihren. Dennoch wird das Fischerscope® haufig in der
Praxis eingesetzt. Die Einfachheit der Bedienung und die zerstérungsfreie Messung zeichnen
die Messmethode aus. Eine weitere zerstorungsfreie Methode zur Messung der Phasenanteile
in Duplexstéahlen ist die Rontgendiffraktometrie (XRD). Die Theorie hinter der Phasenanalyse
mittels XRD beruht darauf, dass jede kristalline Phase eine charakteristische Interferenzlinie
im Debye-Scherrer-Diagramm aufweist [137]. Fur SG von Duplexstéhlen wird die XRD-Me-
thode eher als ungeeignet angesehen, da grof3e Fehler aufgrund von vergréberten Kérnern im
Geflige entstehen kdénnen [132, 138-140]. Trotz dieser Ungenauigkeiten ist es in der ASTM
E975 [141] als valide Messmethode zur Bestimmung von Restaustenit in Stahlen aufgenom-
men. Hauptsachlich wird XRD bei Duplexstahlen eingesetzt, um intermetallische Phasen im
Werkstoff zu analysieren [142-144].

Eine weitere Methode ist die Vorhersage der FN basierend auf Diagrammen (Vergleiche Ka-
pitel 2.3.2). Dazu muss die genaue chemische Zusammensetzung des Grund- und Schweif3-
zusatzwerkstoffs bekannt sein. Das praziseste Diagramm, das heute zur Verfigung steht, ist
das WRC 1992-Diagramm [6]. Jedes Gefligediagramm hat seine Grenzen und sollte nicht mit
tatsachlichen Messungen verwechselt werden. Neben Diagrammen kdnnen auch thermody-
namische Berechnungssoftware genutzt werden, um das Phasenverhdltnis vorzusagen. Die
gangigste Software ist hier Thermo-Calc (Thermo-Calc Software AB, Solna, Schweden), die
auf Datenbanken fur Thermodynamik und diffusionskontrollierten Umwandlungen basiert. Es
kénnen Phasenbildung, deren Temperatur und beispielsweise Erstarrungsmodi simuliert wer-
den. Die Software sollte allerdings nicht als Ersatz zu realen Simulationen des Schweil3ver-
fahrens genutzt werden, da beim Schweil3en keine Gleichgewichtsbedingungen wahrend des
Aufheizens und des Abkilhlens der Probe vorherrschen [145].

2.4. Laserinduzierte Plasmaspektroskopie (LIBS)

Die laserinduzierte Plasmaspektroskopie (LIBS, engl.: laser induced breakdown spectroscopy)
ist bereits langer eine etablierte Technik zur qualitativen und quantitativen Messung chemi-
scher Konzentrationen. Seit 1980 ist ein exponentielles Wachstum der Publikationen zum
Thema LIBS erkennbar. Es ist eine spezielle Art der Atomemissionsspektroskopie, bei der die
Anregung der Probe mit einem Laser erfolgt. Die Wirkungsweise der Methode und die Entste-
hung laserinduzierter Plasmen stellen eine Grundvoraussetzung zum Verstandnis der Mess-
ergebnisse dar und werden daher in diesem Kapitel vorgestellt. Abbildung 6 zeigt die schema-
tische Darstellung mit dem zeitlichen Ablauf des laserinduzierten Plasmas [146, 147]. Der La-
serstrahl trifft auf die Probenoberflache (1) und die absorbierte Energie wandelt sich unmittel-
bar in Warme um, was zu einer Verdampfung des Materials fuhrt. Nach ca. 1 ns kommt es
wegen der hohen Temperaturen (>10000 K) zur lonisation und Plasmabildung (2). Gleichzeitig
bilden sich Fragmente aus geschmolzenem GW. Dies fuhrt dann zur spontanen Emission von
elektromagnetischer Strahlung (Brems-, Rekombinationsstrahlung und elementspezifische
Strahlung) und der Ausbreitung einer akustischen Schockwelle (3). Anfangs dominiert die Un-
tergrundstrahlung (Brems- und Rekombinationsstrahlung). Kiihlt das Plasma jedoch weiter ab,
wird Uberwiegend elementspezifische Strahlung, die mithilfe eines Spektrometers aufgezeich-
net wird, abgegeben (4). Anschlie3end bleibt ein Ablationskrater, dessen Dimensionen abhén-
gig von den Laserparametern (Wellenlange, Pulsbreite) und dem GW sind. Zusatzlich befinden
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sich Fragmente des geschmolzenen GW um den Ablationskrater (5). Der gesamte Prozess
lauft innerhalb von ca. 50 ps ab. Zur Elementdetektion und Charakterisierung des GW sind die
Phasen (3) und (4) (siehe Abbildung 1) besonders relevant [10, 146, 147]. Mithilfe von geeig-
neter Messtechnik und mathematischer Modelle kdnnen sowohl qualitative als auch quantita-
tive Auswertungen durchgefiihrt werden. Dies wird im weiteren Verlauf der Arbeit ndher the-

matisiert.
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Abbildung 6: Schematische Darstellung der verschiedenen Phasen des laserinduzierten Plasmas nach [146,
147].

2.4.1. LIBS in Industrie und Forschung

LIBS besitzt einige Vorteile, unter anderem die vergleichsweise schnelle Elementanalyse, die
einfache Probenvorbereitung sowie die zeit- und ortsaufgeldste Messung. Das Plasma kann
sowohl in fester, flussiger als auch gasformiger Atmosphare gebildet werden. Aufgrund dieser
herausragenden Eigenschaften findet LIBS in Forschung und Industrie ein breites Anwen-
dungsspektrum. Tabelle 6 stellt einige Anwendungsgebiete dar und beschreibt die Funktion
von LIBS in diesen Anwendungsgebieten. Aus der Tabelle 6 abgeleitet ergibt sich das Haupt-
anwendungsgebiet von LIBS, namlich die Fehleranalyse. Mithilfe von Faseroptiken kénnen die
LIBS-Signale in grol3en Abstdnden tbertragen und schwer zugangliche Prozesse (bspw. Ra-
dioaktive Prozesse bzw. Hochtemperaturanwendungen) analysiert werden. Beispielsweise
nutzten Kondo et al. [148] die LIBS-Analyse zur Detektion von Schlacke-Einschlissen und
oberflachlichen Fehlstellen in der Stahlproduktion. Weiterhin untersuchten sie in [149] die
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Elektronentemperatur und -dichte (siehe Kapitel 2.1.4) von geschmolzenem Stahl. Ein weite-
res Anwendungsgebiet ist die Nukleartechnik. Um beriihrungslose Messungen an radioaktiven
Materialien durchzufiihren, wird die LIBS-Technik verwendet. Harilal et al. [150] untersuchten
die zeitliche und raumliche Entwicklung von Uran Plasmen. Dies konnten sie in einer abge-
schlossenen Kammer ohne Kontakt zur Probe mithilfe von LIBS durchfuhren. Lang et al. konn-
ten die radioaktiven Elemente Casium und Strontium in einem austenitischem Stahl mithilfe
von LIBS nachweisen. Sie haben aufRerdem Tiefenprofile erstellt und konnten eine Abnahme
der LIBS-Intensitat verzeichnen. Die Tiefenprofile wurden durch mehrmalige Messungen auf
demselben Ort realisiert.

Tabelle 6: Ubersicht der Anwendungsgebiete von LIBS in Industrie und Forschung.

Anwendungsgebiet Verwendung Referenzen

Metallindustrie e Qualitatskontrolle und Prozessoptimierung [151-153]
in der Stahlherstellung

e Frihzeitige Detektion von oberflachlichen [148, 154, 155]
Fehlstellen in der Aluminium- und Stahlher-
stellung

e Schlackeanalyse in der Schmelze von Eisen [156]
und Vergleich mit Offline-Analysemethoden

e Bewertung und Analyse von Oberflachenbe- [157-160]
schichtungen

Pharmazie und e Analyse von Tabletten hinsichtlich Dicke, [161, 162]
Chirurgie Homogenitat und Zusammensetzung

e Unterscheidung von Gewebearten und [163-167]
Feedbacksystem in der Laserchirurgie

Bauwesen e Qualitatskontrolle von Betonstrukturen und [168-171]
Detektion von Spurenelementen wie Blei,
Schwefel und Chlor

e Quantifizierung Spurenelementen in minera- [172]
lischen Werkstoffen

Energieindustrie e Qualitatskontrolle von Kohle (besonders in [173, 174]
China)

e R&aumliche und zeitliche Entwicklung von [150, 175]
Uran-Emissionen analysiert, sowie Fehler-
analyse von Uran

e Untersuchung der Tiefe der Kontamination [176]
von Stahlen mit radioaktiven Elementen (Sr
und Cs)
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Recycling e Kunststoff- und Metallsortierung zur Erleich- [177-180]
terung des Recyclingprozesses

e Schnelle Analyse von Schwermetallen in [181]
verbrauchten Zn-Mn Batterien

AulRerhalb des Labors kann LIBS als mobile Anwendung genutzt werden. Cristoforetti et al.
[182] stellten ein mobiles LIBS-Gerét vor, zur qualitativen und quantitativen Elementanalyse
historischer Kulturguter. Weiterhin findet maschinelles Lernen und kiinstliche Intelligenz (Kl)
immer mehr Einzug in die LIBS-Technik. Beispielsweise haben Ahmed et al. [183] in ihrer
Veroffentlichung die Multi-Spektrallinien Kalibrierung, basierend auf einem Ki-Modell einge-
setzt, um die Genauigkeit der quantitativen Analyse von unterschiedlichen Spurenelementen
auf einer Aluminiumbasis zu verbessern. Das KI-Modell erreichte eine ausgezeichnete Uber-
einstimmung mit realen Zusammensetzungen. Rao et al. [184] setzten Algorithmen des ma-
schinellen Lernens ein, um den Siliziumgehalt in Ceroxid-Pellets mittels LIBS vorherzusagen.
Sie verglichen die Genauigkeit ihres Algorithmus mit herkdmmlichen Quantifizierunsgmodel-
len. D’Andrea et al. [185] stellen eine neue Methode vor (,hybrider” Ansatz) zur prazisen Be-
stimmung der chemischen Zusammensetzung einer Probe. Sie kombinieren die kalibrierfreie
LIBS-Methode (CF-LIBS, engl. Calibration Free LIBS) mit KI-Algorithmen und erhdhten so die
Geschwindigkeit der Auswertung. Sie nutzten synthetische LIBS-Spektren von Kupfer- und
Nickellegierungen mit unterschiedlichen Zusammensetzungen. Nach entsprechendem Trai-
ning der Kl konnte die chemische Zusammensetzung der Proben mit hoher Genauigkeit und
in sehr kurzer Zeit bestimmt werden.

2.4.2. Quantitative Analysen mit LIBS

Um aus experimentell ermittelten Spektren quantitative Informationen ableiten zu kénnen, sind
Regressionsalgorithmen notwendig. Aktuell gibt es keine gelaufige Methode, um die Haupt-
komponenten in unterschiedlichen Materialien mit LIBS zu quantifizieren. Die diversen, exis-
tierenden Methoden besitzen unterschiedliche Komplexitat. Angefangen mit einer einfachen
linearen Regression bis hin zum kinstlichen neuronalen Netz (KNN). Derzeit die meistge-
nutzte Methode, um quantitative Analysen mit LIBS durchzufiihren, ist die Methode der Ver-
wendung von Referenzmaterialien. Diese missen eine gleiche Probenmatrix wie die zu unter-
suchenden Materialien besitzen und mit gleichen Messbedingungen untersucht werden [186].
Vorab wird eine Auswahl der Spektren bzw. der Spektrenausschnitte getroffen. Dies geschieht
mithilfe von Datenbanken (z.B. vom National Institute of Standards and Technology NIST) und
der Analyse gemessener Spektren in Bezug auf Linienintensitat, Untergrundstrahlung etc. Die
Linienintensitat ausgewahlter Elemente aus Referenzmaterialien kann in Relation mit der Lini-
enintensitat unbekannter Proben, mit gleicher Probenmatrix gesetzt werden. Insgesamt kann
gesagt werden, dass zur Quantifizierung mit LIBS drei Einflussfaktoren berticksichtigt, werden
mussen [187, 188]:

1. Die Selbstabsorption

2. Der Matrixeffekt
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3. Die stochiometrische Ablation

Eine Beziehung besteht zwischen der Konzentration der Elemente in einer Probe und der In-
tensitat ihrer Emissionslinien (Linienintensitat) in einem optisch dinnen Plasma. Die Linienin-
tensitat kann verwendet werden, um die Konzentration zu bestimmen. Bei hohen Teilchen-
dichten in einem Plasma kann jedoch die Linearitéat gestort werden und es entsteht ein nicht-
lineares Verhaltnis zwischen Konzentration und Linienintensitat. Dies wird als Selbstabsorp-
tion bezeichnet. Diese Absorption kann durch den Temperaturgradienten und die hohe Teil-
chendichte innerhalb des Plasmas verursacht werden [187, 188].

Der Matrixeffekt beeinflusst die Linienintensitat der Atomemission, abhangig von der chemi-
schen und strukturellen Zusammensetzung einer Probe. Die materialspezifischen Eigenschaf-
ten haben einen wesentlichen Einfluss. Daher werden matrixangepasste Referenzproben zur
Kalibrierung verwendet. Beispielsweise sollten zur Quantifizierung von unlegiertem, ferriti-
schen Stahl nur kubisch raumzentrierte, ferritische Stahle zur Kalibrierung genutzt werden.

Waéhrend der quantitativen Analyse mit LIBS wird davon ausgegangen, dass die Zusammen-
setzung des abgetragenen Materials im Plasma der Zusammensetzung des untersuchten
Stoffes entspricht. Es kann jedoch auch zu nichtstdchiometrischen Ablationen kommen, die zu
einer Veréanderung der Elementverhéltnisse fihren und nur durch matrixangepasste Referenz-
materialien ausgeglichen werden kénnen [189].

In bestimmten Féllen ist die Herstellung von Referenzproben nicht méglich. In solchen Fallen
wird CF-LIBS eingesetzt. Die Funktionsweise von CF-LIBS wird ausfihrlich in [190] beschrie-
ben. Diese Methode zur quantitativen Analyse der chemischen Zusammensetzung wird bereits
in der Industrie eingesetzt. Besonders bei Anwendungen, bei denen keine Referenzproben zur
Verfugung stehen, wie beispielsweise bei kulturellen Artefakten oder biologischen Proben
[190-192]. CF-LIBS basiert auf der Saha-Boltzmann-Plot-Methode. Diese Methode kombiniert
die Saha-Gleichung und die Boltzmann-Verteilung, um die logarithmierten Verhaltnisse der
Anzahl ionisierter und neutraler Atome gegenuber ihrer Anregungsenergie zu erhalten. Detail-
lierte Beschreibungen dazu sind in [146, 193] zu finden. Zur Nutzung dieser Kalibrierung mis-
sen einige Annahmen fir das Plasma und die Ablation auf der Probenoberflache getroffen
werden. Angenommen wird eine stochiometrische Ablation und ein homogenes isothermes,
optisch dinnes Plasma unter einem lokalen thermodynamischen Gleichgewicht (LTE) [194-
196]. Im Gegensatz zu herkbmmlichen LIBS-Analysen, bei denen Referenzproben verwendet
werden, um eine Kalibrierkurve zu erstellen, wird bei CF-LIBS die chemische Zusammenset-
zung direkt aus den spektralen Eigenschaften des Plasmas abgeleitet. Tognoni et al. [197]
beschaftigten sich ausfiihrlich mit der Genauigkeit von CF-LIBS und stellten Gruppen fir Ein-
flussfaktoren, die die Ungenauigkeit von CF-LIBS vergré3ern, auf. Sie spezialisierten sich auf
numerische Simulationen von Eisen- und Aluminiumproben. Gornushkin und Panne [198] fas-
sen die Bemihungen um die Modellierung von laserinduzierten Plasmen zusammen und ge-
ben eine Ubersicht (iber verschiedenen Rechenmodelle der CF-LIBS.

Zur quantitativen Bestimmung der chemischen Konzentration werden in dieser Arbeit aul3er-
dem eine multivariate Kalibriermethode, die der Partial Least Squares (PLS) genutzt. Erlaute-
rungen von weiteren Methoden und Herleitungen der Modelle kénnen in einschlagiger Literatur
nachgelesen werden [10, 199-201]. Soll die Komplexitat der quantitativen Messung Ubersicht-
lich bleiben und der Rechenaufwand gering, kann eine univariate Kalibrierung bzw. Regres-
sion genutzt werden. Dabei wird eine Beziehung zwischen den Referenzwerten x und den
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gemessenen Messwerten y durch ein lineares oder nichtlineares Modell hergestellt. Diese
Funktionsgleichung wird dann verwendet, um unbekannte Proben zu quantifizieren. Fur die
Kalibrierung gibt es verschiedene Normen, die den mathematischen Zusammenhang, die Vo-
raussetzungen und die Anwendbarkeit festlegen. Multivariate Methoden, wie PLS, werden ver-
wendet, um komplexe Kalibrationsprobleme (beispielsweise in Schweil3prozessen) zu be-
trachten. Durch Berilicksichtigung mehrerer Variablen und der Matrixeffekte konnen Nichtline-
aritdten der spektralen Emission kompensiert und Kalibrierungen fir die quantitative Analyse
erstellt werden. Verglichen zur univariaten Kalibrierung kann ein weniger stérungsanfalligeres
Kalibriermodell erstellt werden.

Ziel der PLS-Kalibrierung ist es, eine Korrelation zwischen Spektraldaten und Zielvariablen (in
diesem Fall chemische Konzentrationen) zu realisieren, auch wenn diese nicht direkt linear ist.
Dies wird mittels latenter Variablen durchgefiihrt. Sie stellen die maximale Kovarianz zwischen
den Spektraldaten und den Zielvariablen dar. Um eine PLS-Kalibrierung durchzufiihren, mus-
sen die gesammelten Daten vorab prozessiert werden, indem die Datenqualitat erhéht wird.
Beispielsweise muss eine Rauschreduktion des Spektrums, eine Normalisierung der Daten
und bestenfalls eine Glattung durchgefiihrt werden. AnschlieBend kann die eigentliche PLS-
Regression, iterativ durchgefiihrt werden. Eine genaue Beschreibung ist in [202-204] zu fin-
den. Mithilfe von Validierungsverfahren (tblicherweise wird die Kreuzvalidierung verwendet)
wird die Anzahl der latenten Variablen optimiert, sodass keine Uberanpassung entsteht. An-
schlieRend ist das PLS-Modell abgeschlossen und muss mithilfe eines Trainingsdatensatzes
validiert werden, sodass es auf unbekannte Daten zuverlassig angewendet werden kann [10].

Aus diesen Erklarungen kann abgeleitet werden, dass flr unsaubere und raue Umgebungen,
wie es bei Schweil3prozessen ublich ist, eine multivariate Kalibrierung mithilfe von PLS ziel-
fuhrend ist.

2.4.3. LIBS-Verfahren in der Schweif3technik

Aus den in den vorangegangenen Kapiteln erlauterten Grundlagen und Randbedingungen
kann geschlussfolgert werden, dass LIBS eine geeignete Technik zur in situ Uberwachung von
schwer zuganglichen, hoch Temperatur-Prozessen ist. Von besonderem Interesse sind hier
die Schweil3prozesse, da diese viele FehlergroRen besitzen und auf vielen empirischen Daten
basieren. Deswegen wird in diesem Kapitel ein Uberblick tiber aktuelle Anwendungen von
LIBS sowohl in der Schweil3technik als auch in weiteren hoch Temperatur-Prozessen gege-
ben.

In der GielRerei werden &hnlich zur Schweil3technik Temperaturen oberhalb der Schmelztem-
peratur von Metallen erreicht. Auch hier findet die LIBS-Technik Anwendung, um beispiels-
weise Ubergange wahrend des GieRRprozesses mithilfe von Elementanalysen mittels LIBS in
situ zu analysieren [205]. Delgado et al. [206] konnten in einer sicheren Entfernung von 4,5 m
zu einem 900 °C heil3em Stahlguss-Werksttick, Untersuchungen mit LIBS durchfiihren. Das
Ziel war es, Stahlsorten zu unterscheiden anhand ihrer Oxidschicht, bei erhéhten Temperatu-
ren (Simulation der Giel3bedingung). Da der Laser die Oxidschichten nicht durchdringt, musste
eine Unterscheidung der chemischen Zusammensetzung der Oxidschicht verschiedener
Stahle vorgenommen werden. Die Ergebnisse der vorhergesagten Daten zeigten gute Uber-
einstimmungen mit den Stahlsorten. In einer weiteren Studie beschéftigten sich Ruiz et al.
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[207] mit der Optimierung der LIBS-Messparameter, um Unterscheidungen von korrosionsbe-
standigen Stahlen im Stahlwerk in situ, wahrend der Verarbeitung durchzufiihren. Mithilfe einer
speziell entwickelten Datenverarbeitung konnten sie Anderungen der Chromkonzentration von
nur 0,2 % feststellen und die Stahle somit simpel, mithilfe von LIBS-Messergebnissen unter-
scheiden. Weiterhin wurde LIBS angewendet, um Aerosole in einem Stahlwerk zu untersu-
chen. Das Messystem sollte in rauen Umgebungen und in einer Entfernung von bis zu 8 m
Informationen Uber Feinstaubpartikel geben. Es wurde festgestellt, dass sowohl Chrom aus
dem gegossenen Stahl als auch diverse Elemente aus dem Gie3pulver (u.a. Ca, Al, Ti, Li) in
der Atmosphéare vorkommen [208]. Auch in der Aluminiumherstellung wird LIBS genutzt. Her-
bert et al. [209] verglichen die Ergebnisse der chemischen Zusammensetzung eines Fun-
kenemissionsspektrometers (OES) und LIBS. LIBS hat dabei den Vorteil, dass es in situ an
geschmolzenem Aluminium eingesetzt werden kann. Die Forscher konnten Informationen tber
die chemische Zusammensetzung, Gro3enverteilung und Anzahl von Einschliissen in Alumi-
niumproben mit LIBS erlangen. In ihrer Studie diskutieren sie weitere Anwendungsmoglichkei-
ten des LIBS-Messaufbaus, wie beispielsweise die Temperaturmessung und der Entwicklung
eines Regelkreises, bei dem Legierungselemente in die Aluminiumschmelze hinzugegeben
werden konnen auf Basis der Informationen der LIBS-Messungen. Dadurch kann die chemi-
sche Zusammensetzung der Aluminiumschmelze in situ, mit hohem Sicherheitsabstand und
unmittelbar geregelt werden. Allgemein wird LIBS immer h&ufiger im industriellen Umfeld der
Analyse geschmolzener Metalle eingesetzt, da LIBS im Gegensatz zu herkdmmlichen Offline-
Labortechniken, ohne Probenentnahme, in Echtzeit an der Schmelze Untersuchungen durch-
fuhren kann. Die Ergebnisse erwiesen sich als prazise, sodass mit den Offline-Labortechniken
durchaus konkurriert werden kann [210].

Die optische Emissionsspektroskopie findet haufig Anwendung in der Schweil3technik. Collur
et al. [211] nutzten beim Laserschweil3en von korrosionsbesténdigen, hochmanganhaltigen
Stahlen die optische Emissionsspektroskopie, um Verdampfungsraten von Elementen mit den
Intensitaten der Elemente zu korrelieren. AuRerdem wurden die Temperaturen im Plasma,
wahrend des gesamten SchweiRprozesses beobachtet. Ahnliche Versuche fiihrten Gétt et al.
[212] durch. Sie analysierten das Plasma beim WIG-Schwei3en mithilfe optischer Emissions-
spektroskopie und errechneten die elektrische Leitfahigkeit des Plasmas mithilfe der Elektro-
nentemperatur. Besonders die Forschergruppe um Mirapeix beschéftigt sich mit der Analyse
des Schweil3prozesses mithilfe der optischen Emissionsspektroskopie. Sie entwickelten eine
Messeinheit, um Anderungen in den Prozessparametern festzustellen, die zu Schadigungen
in der SchweiRnaht fiihren kénnen. Als Schweil3prozess wahlten sie das WIG-SchweilRen und
analysierten das Plasma mit einem CCD-Detektor. Sie konnten eine Echtzeit Analyseeinheit
entwickeln, die minimale Anderungen im SchweiRplasma erkennt und aufzeichnet [213]. Da-
rauf aufbauend, entwickelten die Forscher eine Methode, um die Elektronentemperatur im
Schweil3plasma zu berechnen und daraus Fehler wahrend des WIG-Schweil3prozesses zu
detektieren und Fehlerquellen unmittelbar ausfindig zu machen [214]. Um auch Stérungen er-
kennen zu kénnen, wenn beispielsweise das Schweil3plasma ausfallt, haben die Forscher ei-
nen LIBS-Aufbau entwickelt, der den WIG-Schweil3prozess Uberwacht. Mithilfe des zuvor ent-
wickelten optischen Emissionsspektroskopie verglichen sie die Ergebnisse der LIBS-Methode
und Uberpriften die Richtigkeit der Messergebnisse. Als Probenmaterial wurde der korrosi-
onsbestandige, austenitische Stahl 1.4301 und eine Aluminiumlegierung gewéahlt. Die Fehler,
die untersucht werden sollten, waren Oberflachenfehler (Kratzer), Schwankungen des
Schweildstroms, mangelnde Sauberkeit und Feuchtigkeit in den Nahten. Es konnten qualitativ
Fehler mit LIBS wahrend des Schweil3ens detektiert werden. Besonders Verunreinigungen
und Feuchtigkeit auf der Probe wurden erkannt. Die Forscher haben die Ergebnisse auch
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offline, mithilfe von 2D LIBS-Scans auf den Schweil3nahten validiert [215]. Eine quantitative
Auswertung der in situ aufgezeichneten Elemente haben die Forscher nicht durchgefihrt. Led-
nev et al. [216-218] entwickelten eine LIBS-Einheit zur quantitativen Elementanalyse im
Schmelzbad eines Laserschweil3prozesses. Ziel ihrer Untersuchungen war es, defekte
Schweil3néhte von defektfreien Schweil3ndhten zu unterscheiden. Sie stellten ein Verhaltnis
zwischen ionischen und atomischen Emissionslinien von Eisen auf und fanden heraus, dass
dieses Verhaltnis bei defekten Schwei3nahten um ein Vielfaches grof3er war. Dadurch konnten
sie defekte Schweil3ndhte in situ, mithilfe von LIBS erfassen. Ein in situ Messystem zur Mes-
sung chemischer Konzentrationen wahrend des WIG-Schweil3ens von korrosionsbestandigen,
austenitischen Stahlen entwickelten Taparli et al. [219-221]. Im Vordergrund der Untersuchun-
gen standen die in situ Analysen des Risswachstums und des Austenit-Kornwachstums.

2.4.4. Korrelation der Oberflachentemperatur mit Elektronentemperatur im

LIBS-Plasma

In der LIBS-Technik hat die Plasmadiagnostik eine hohe Relevanz. Es existieren verschiedene
Methoden zur Klassifizierung des laserinduzierten Plasmas. In diesem Kapitel sollen Grundla-
gen der Methoden vorgestellt und mégliche Anwendungen fir die Schweildtechnik erértert wer-
den.

Das LIBS-Plasma ist ein gasformiges Gemisch aus freien Elektronen, lonen und neutralen
Teilchen. Weiterhin besteht es aus einer hohen Anzahl von freien Elektronen aufgrund der
Absorption des Laserlichts durch das Plasma. Reale Plasmen besitzen zeitabhdngige Tempe-
ratur- und Dichtegradienten, was die vollstandige Charakterisierung erschwert. Ein vollstandi-
ges thermodynamisches Gleichgewicht wiirde bedeuten, dass sich alle Energieverteilungen
im Plasma durch die Temperatur beschreiben lassen. Dies findet in der Realitat jedoch nie
statt, daher wird ein lokales thermodynamisches Gleichgewicht (engl. Local Thermodynamic
Equilibrium LTE) angenommen. Es stellt ein temporares Gleichgewicht fir eine definierte Zeit
dar. In diesem Zustand muss die Energietibertragung durch Kollisionen, die Energielibertra-
gung durch Strahlung um mindestens eine GroéRenordnung Ubersteigen [222]. AulBerdem
muss das McWhirter Kriterium erftillt werden. Es beschreibt eine Abschatzung der notwendi-
gen kritischen Elektronendichte zur Annahme eines LTE [222, 223].

Ny > 1,6 * 10'2VT(AEy)* (2.4)

Dabei ist nek die notwendige Elektronendichte und AEi die grofdte Energiedifferenz bei der
vorherrschenden Temperatur T. Bei einer ausreichend hohen Elektronendichte ne kann dem-
nach das LTE angenommen werden. Dies filhrt zum zweiten Charakterisierungsmerkmal der
laserinduzierten Plasmen, der Elektronentemperatur Te. Die freien Elektronen haben eine be-
stimmte kinetische Energie, die als Elektronentemperatur bezeichnet wird. Sie ist abh&ngig
von diversen Parametern, wie bspw. Laserleistung und Dauer des Laserimpulses. Wenn die
Elektronentemperatur hoch ist, kdnnen die Elektronen das Laserlicht effektiv absorbieren und
in das Plasma Ubertragen. Dies fuhrt zu einer Erh6hung der Plasmatemperatur. Mithilfe der
Berechnung von Te kénnen relevante Informationen Uber die physikalischen Eigenschaften
des laserinduzierten Plasmas gewonnen werden. Sie ist daher ein relevantes Charakterisie-
rungsmerkmal des Plasmas. Zur Berechnung werden Breite und Intensitat von Spektrallinien
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bendttigt. Ein Werkzeug zur Berechnung ist der Boltzmann Plot. Dabei wird angenommen, dass
die Wahrscheinlichkeit, dass sich ein Teilchen (Atom, lon) in einem bestimmten Energiezu-
stand befindet, proportional zur exponentiellen Funktion der Energie des Zustands ist (Boltz-
mann-Verteilungsgesetz). Zur Konstruktion eines solchen Boltzmann-Plots wird die relative
Linienintensitat |, von charakteristischen Atom- und lonenlinien, bei ausgewahlter Wellenléange
A\ aus dem LIBS-Plasma ermittelt. Zusatzlich wird noch die Ubergangswahrscheinlichkeit der
spontanen Emission Anm und der Entartungsgrad g, bengétigt. Die Konstanten gn, Anm und E,
kénnen aus der NIST Datenbank ermittelt werden [224]. Die Steigung des entstehenden Gra-
fen gibt die Elektronentemperatur an, wahrend die Ordinate die logarithmierte Elektronen-
dichte darstellt. In Abbildung 7 ist ein exemplarischer Boltzmann Plot, konstruiert aus Eisen-
Intensitatslinien dargestellt. Die Elektronentemperatur sollte hier von einem korrosionsbestéan-
digen Stahl ermittelt werden. In Abbildung 7 sind sowohl atomische Fel als auch ionische Ei-
sen-Intensitatslinien Fell zur Berechnung von Te gewahlt. Die Werte werden tber die Anre-
gungsenergie E, aufgetragen [146, 225, 226].
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Abbildung 7: Exemplarischer Boltzmann-Plot fir Fe-Linien. Die Elektronentemperatur betréagt Te = 9877 K.

In Abbildung 7 ist erkennbar, dass die Steigung bei m = - 1,12 und die Elektronentemperatur
bei Te = 9877 K liegt. Da die Berechnung von Te auf der Steigung einer Regressionsgeraden
basiert, missen mdglichst viele Datenpunkte aufgetragen werden. Daher wurden beispiels-
weise im Boltzmann Plot, in Abbildung 7 Eisen-Intensitatslinien genutzt, da diese fur Stahl-
werkstoffe viele reprasentative Eisen-Intensitatslinien aufweisen. Die Berechnung von Te Uber
diese Methode ist sehr aufwandig, da fur jeden Messpunkt die verschiedenen Datenpunkte
ermittelt und der Boltzmann Plot konstruiert werden muss. Eine alternative Methode zeigen
Wang et al. [227]. Sie berechneten Te mit unterschiedlichen Methoden, bei einer Aluminium-
matrix und verglichen ihre Ergebnisse. Ihr gewahlter Ansatz war die Berechnung von Tg mit
den Werten aus nur zwei Linienintensitaten und der Bildung eines Verhdltnisses. Diese Me-
thode verringert den Rechen- und Auswerteaufwand stark. Die Methode birgt allerdings einige
Ungenauigkeiten, da zwei Linienintensitaten nicht reprasentativ sind, fir das LIBS-Plasma und
mehrere betrachtet werden missen. Aus diesem Grund wird in dieser Arbeit, trotz des hohen
Rechen- und Auswerteaufwand die Methode mithilfe des Boltzmann Plots von Eisen-Intensi-
tatslinien gewabhilt.
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Mehrere Veroffentlichungen zeigen, dass ein Zusammenhang zwischen LIBS-Intensitaten und
der Oberflachentemperatur der untersuchten Probe existiert. Darbani et al. [228] untersuchten
den Einfluss der Probentemperatur von Aluminium, Nickel und Titan auf das Emissionsspekt-
rum von LIBS. Sie kiihlten die Proben auf — 78 °C ab bzw. heizten sie auf bis zu 200 °C auf.
Sie berechneten die Elektronentemperatur mithilfe der Boltzmann Plot Methode und zeigten,
dass die LIBS-Intensitaten, mit zunehmender Temperatur ansteigen. Aul3erdem verbreitern
sich die Linien im Spektrum. Das Abkuhlen der Proben verminderte die LIBS-Intensitat und
lasst die Signale streuen. Sie schlussfolgerten, dass die Elektronentemperatur empfindlich ge-
genuber der Probentemperatur ist. Auch Tavassoli et al. [229] analysierten den Einfluss der
Probentemperatur auf das Emissionsspektrum von LIBS. Sie untersuchten eine Aluminium-
matrix und heizten diese auf bis zu 150 °C auf. Zusatzlich variierten sie die Verzégerungszeit
tqelay des LIBS-Detektors. Sie fanden heraus, dass es einen Einfluss der Probentemperatur auf
die LIBS-Intensitat gibt. Die Intensitaten konnten, bei 150 °C Probentemperatur bis zu 40 %
erhdht werden. Daraus schlussfolgerten die Forscher, dass die Nachweisgrenze fiir Spuren-
elemente erhtéht werden kann. Um Spurenelemente von Gold in geologischen Proben zuver-
lassig detektieren zu kénnen, haben Zou et al. [230] den Einfluss der Probentemperatur von
Gold auf die LIBS-Intensitat untersucht. Sie heizten sowohl reine Goldproben als auch Proben,
mit geringen Anteilen an Gold auf 700 °C auf und fihrten LIBS-Messungen durch. Die Ergeb-
nisse zeigten, dass die LIBS-Intensitat um bis zu 280 % gestiegen ist und die Nachweisgrenze
fur Gold um 260 % gesteigert werden konnte. Der Grund fiir diese Erhéhung der LIBS-Inten-
sitaten ist nicht eindeutig. Vermutet wird, dass sich das Material bei Erwarmung erweicht und
die Reflexion des Lasers vermindert wird. Dies fiihrt zu einer Erh6hung der Ablationsmasse
aus der Matrix, die in ein Plasma versetzt wird und daher zu einer Erh6hung der LIBS-Intensitat
[188, 230, 231].

Abgeleitet aus den Erkenntnissen der genannten Literatur kann gesagt werden, dass ein Zu-
sammenhang zwischen der Oberflachentemperatur einer Probe und der ermittelten LIBS-In-
tensitat und damit auch der Elektronentemperatur existiert. Wahrend des SchweiRprozesses
durchlauft die Probe mehrere Temperaturzyklen. So kann vermutet werden, dass mithilfe der
Elektronentemperatur der Erstarrungsablauf und mégliche Phasenumwandlungen in situ wah-
rend des SchweilRens aufgezeichnet werden kdnnen. Dies wurde bisher nicht in Veréffentli-
chungen thematisiert und stellt eine Liicke in der Wissenschaft dar.

2.4.5. Grundkomponenten des LIBS-Aufbaus

Die wesentlichen Bestandteile des LIBS-Aufbaus lassen sich in drei Komponenten aufteilen:
Der Anregungslaser, das Spektrometer und der Detektor. In einer Prinzipskizze ist der grund-
legende experimentelle Aufbau in Abbildung 8 dargestellt. Ein gepulster Laser dient als Ener-
giequelle zur Ablation und Atomisierung bzw. Anregung der Probe. Die Pulse werden durch
einen Giiteschalter (Q-Switch) gesteuert. Ublich sind Nd:YAG Laser mit einer Wellenlange von
A = 1064 nm [146].
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Abbildung 8: Schematische Darstellung der Grundkomponenten eines LIBS-Messaufbaus.

Das Spektrometer dient zur Wellenlangenselektion. Es muss ein Kompromiss gefunden wer-
den zwischen der Aufzeichnung eines grof3en Wellenlangenbereichs zur Elementselektion und
einer hohen Auflésung, um einzelne Spektrallinien zu unterscheiden. Dazu wird grundsatzlich
die eintretende Lichtstrahlung des LIBS-Plasmas mithilfe eines optischen Lichtleiters zum Ein-
trittsspalt des Spektrometers geleitet. Zur Beugung und Auffacherung des eintreffenden Licht-
strahls werden dispersive Reflektionsgitter genutzt. Das haufig genutzte Czerny-Turner Spekt-
rometer besteht aus Einzeldispersionselementen und hat daher einen eingeschrénkten Spekt-
ralbereich, dagegen aber eine hohe spektrale Auflésung [10].

Eine andere Art von Spektrometern ist das Echelle Spektrometer. Eine schematische Prin-
Zipdarstellung ist in Abbildung 9 zu sehen. Es zeichnet sich durch die Betrachtung eines mog-
lichst breiten Wellenlangenbereichs aus [232]. Das emittierte Licht des Plasmas wird nach dem
Eingangsspalt von einem Kollimatorspiegel gesammelt und mittels eines Echelle-Gitters ge-
beugt. Das Echelle-Gitter zeichnet sich durch einen hohen Beugungswinkel 8z aus und ge-
wabhrleistet dadurch die Detektion eines groRen Wellenlangenbereichs (A = 200-800 nm) [233,
234]. Der einfallende Lichtstrahl trifft senkrecht auf die kurzen Seiten des Gitters (siehe Abbil-
dung 9). Das Verhéltnis des einfallenden Lichtstrahls und des reflektierten Lichtstrahls ist da-
bei anndhernd 100 %. In einem Echelle-Spektrometer wird das Licht in zwei Dimensionen,
also einem zweidimensionalen Spektrum, mithilfe eines Prismas aufgeteilt. AnschlielRend wird
das Spektrum mittels eines CCD- bzw. ICCD-Detektors aufgezeichnet.
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Abbildung 9: Schematische Prinzipdarstellung eines Echelle Spektrometers nach [235].

Echelle-Spektrometer verwenden CCD- oder ICCD-Detektoren, die das Prinzip des Photoef-
fekts nutzen, um den einfallenden Photonenstrahl in ein elektrisches Signal umzuwandeln.
Diese Detektoren bestehen aus Fotodioden mit einer isolierenden Schicht, auf der transpa-
rente Elektroden angebracht sind. Das einfallende Licht Gbertréagt Energie auf die Elektronen
des Halbleiters, wodurch freie negative Elektronen und positive "Ldcher" entstehen. Die Elekt-
ronen sammeln sich in Potentialtopfen, wobei die Ladungsmenge in den Topfen proportional
zur eingestrahlten Photonenmenge ist. Jeder Potentialtopf hat eine definierte Position auf dem
Sensor, was es ermoglicht, die exakte Position der Photonen und damit elementspezifisches
Licht zu analysieren. ICCD-Detektoren haben einen sog. Intensifier, der eintreffenden Photo-
nen mit einer Photokathode in Elektronen umwandelt. Diese werden dann mit einem Elektro-
nenvervielfacher vervielfacht und schlie3lich mit einem Phosphorschirm umgewandelt, bevor
der beschriebene Ablauf folgt. Der Vorteil von ICCD-Detektoren im Vergleich zu bildgebenden
Sensoren besteht darin, dass sie in der Lage sind, sehr schwache Signale zu erfassen.[236,
237].

2.5 Zusammenfassung der Erkenntnisse und Schlussfolgerungen

Zusammenfassend aus den zuvor diskutierten Grundlagen lasst sich mit Blick auf die in situ
Messung der chemischen Konzentrationen von Duplexstéhlen wéhrend des Schweil3ens fest-
stellen, dass eine Messmethode auf die bestehende Fragestellung gesucht und dementspre-
chend angepasst werden muss. Die Literatur in Bezug auf die laserinduzierte Plasmaspektro-
skopie in Kombination mit einem Schweil3verfahren ist kaum existent. Aus der Literatur lasst
sich jedoch ableiten, dass es mdglich ist, mit LIBS schmelzfliissige metallische Werkstoffe in
Hinblick auf ihre chemische Zusammensetzung zu analysieren. Auch quantitative Messungen
koénnen sicher und stérungsresistent, mit vorheriger Kalibrierung und geeigneter Modellierung
durchgefiihrt werden. Fiir die komplexe Erstarrung der Duplexstahle ist die Uberwachung der
chemischen Konzentration und der Temperatur wahrend der Erstarrung von hoher Relevanz.
Die Uberwachung der Erstarrungsabfolge mit LIBS bietet eine offene Forschungsliicke, welche
aus dem Kenntnisstand hervorgeht. Dieser kann wie folgt zusammengefasst werden:
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Neben den einphasigen, austenitischen bzw. ferritischen korrosionsbestandigen
Stahlen existieren Duplexstahle mit einem ausgeglichenen Phasenverhdltnis aus
Ferrit und Austenit. Diese kombinieren die Eigenschaften beider Phasen und Uber-
treffen in vielen Hinsichten sogar die Eigenschaften der einphasigen Stéhle. Der
weltweite Bedarf an Duplexstéhlen und die Nachfrage steigt rasant an, besonders
in Hinblick auf die Themen Leichtbau und Ressourcenschonung.

Hauptprobleme der DSS sind laut Literatur die Austenitumwandlung und Gefiige-
veranderung wéahrend des SchweilRens. Die guten Korrosionseigenschaften und
mechanischen Eigenschaften der DSS sind auf ihr ausgeglichenes Phasenverhélt-
nis und der chemischen Zusammensetzung zurickzufiihren. Um die gewiinschten
Werkstoffeigenschaften zu erhalten, missen daher diese Austenit/Ferrit-Verteilung
und damit auch kleinste Anderungen der chemischen Zusammensetzung des DSS
beim Schweil3en streng tUberwacht werden.

Zur Vorhersage der Phasenverteilung in SG von DSS gibt es verschiedene empiri-
sche Gefligediagramme, basierend auf Cr und Ni Aquivalente. Laut Literatur ist das
neuste und derzeit meist genutzte das WRC-1992 Diagramm, welches die FN im
SG bei bekannter chemischer Zusammensetzung des geschweiften Materials vor-
hersagt.

Studien zeigten, dass die Berechnungsgrundlage der Chrom- und Nickeldquiva-
lente fehlerhaft ist und Anpassungen benétigt. Es miissen weitere Legierungsele-
mente berlicksichtigt werden. Auf3erdem flieRt die Abkulhlgeschwindigkeit der
Schweil3proben nicht in die Berechnung mit ein.

Es existieren diverse zerstorende und zerstérungsfreie Methoden zur Bestimmung
des Phasenverhaltnisses von Ferrit und Austenit in Duplexstahlen. Diese bieten
verschiedene Vor- und Nachteile und unterscheiden sich in Aufwand der Proben-
vorbereitung und Genauigkeit der Ergebnisse.

LIBS ist ein bewahrtes spektroskopisches Verfahren in vielen Industrie- und For-
schungsbereichen. Eingesetzt wird LIBS vor allem in der Metall-, Pharmazie-, Bau-
und Recyclingindustrie.

Vorteile von LIBS sind die vergleichsweise wenigen Bauteile und die simple Pro-
benvorbereitung fir eine qualitative Messung der chemischen Zusammensetzung.

Die Kombination von Hightech-ICMOS-Detektoren mit hochaufldosenden Spektro-
metern ermdglicht prazise zeitaufgeldste Messungen mit einer Frequenz von bis zu
200 Hz, bei denen die Fehlerspanne der quantifizierten Messungen in Gewichts-
prozent hoher ist als bei den herkémmlichen Methoden der optischen Emissions-
spektroskopie (OES).

Quantitative Messungen sind mit LIBS mdglich und kdnnen mithilfe eines uber-
schaubaren Mehraufwandes durchgefiihrt werden. Dazu muss die Messmethode
kalibriert werden und ein geeignetes Regressions- bzw. Kalibriermodell aufgestellt
werden. Vergleichend zu dem auf Kalibrierproben basierenden Modell wird ein
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10.

11.

12.

13.

Calibration free (CF-LIBS) Modell entwickelt, um schnellstméglich quantitative Er-
gebnisse der chemischen Konzentration im SG zu erlangen.

Im Kontext von Industrie 4.0 ist die Digitalisierung des Schweil3prozesses unerlass-
lich. Im Zuge der Transformation zur Industrie 4.0 werden sensorische Analytik mit
Prozessdatenerfassung und Produktionstechnologien intelligent und digital ver-
netzt. LIBS liefert in diesem Zusammenhang sehr wichtige Online-Feedback-Daten
fur kontrollierte und fehlerfreie Schweil3prozesse und ermdglicht wertvolle
Schweil3tiberwachungsinformationen fir die zukinftige wissenschatftliche und in-
dustrielle Forschung.

Derzeit wird LIBS in der Forschung zur Detektion von Schweil3fehlern eingesetzt.
AuRerdem konnten bereits erste in situ Messungen der chemischen Zusammen-
setzung von korrosionsbestandigen Stahlen durchgefiihrt werden.

Studien haben gezeigt, dass die LIBS-Intensitaten mit der Probenoberflachentem-
peratur korrelieren, sodass die daraus berechneten Elektronentemperaturen pro-
portional zur Probentemperatur sind. Das Erstarrungsphdnomen steht in direktem
Zusammenhang mit der Temperatur im Schweil3bad. Daher muss der Erstarrungs-
prozess - in Bezug auf die Temperatur - und damit die Phasenumwandlungen ge-
nau beobachtet werden. Im Vergleich zu den herkbmmlichen Temperaturmessme-
thoden (Thermoelemente) bietet diese neue Technik einen wesentlichen Vorteil:
zeit- und ortsaufgeldste Temperaturmessungen zur Uberwachung der Phasenum-
wandlungen ohne zusétzliche Ausristung.

Derzeit gibt es noch keine Literatur zur Messung der Oberflachentemperatur mit-
hilfe der ermittelten Elektronentemperaturen mit LIBS. Anhand der mit LIBS erzeug-
ten Elektronentemperaturdaten kénnen die Abkihlkurven des erstarrenden SG auf-
gezeichnet und analysiert werden.
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3. Zielsetzung und Vorgehensweise

Das iibergeordnete Ziel dieser Arbeit ist die Uberpriifung des WRC-1992 Diagramms hinsicht-
lich der vorhandenen und der vernachlassigten Legierungselemente und ihrer Auswirkungen
auf die Crgq und Nigq. Daher sollen Auswirkungen verschiedener Materialzusammensetzungen
auf den Ferritgehalt des SG von Duplexstahlen untersucht werden. Weiterhin sollen verschie-
dene Messverfahren der Ferritanteile im SG miteinander verglichen werden. Die Vorhersage-
genauigkeit des WRC-1992 Diagramms kann dann mit den gesammelten Ergebnissen abge-
glichen und ein Verbesserungsvorschlag abgeleitet werden.

Weiterhin soll festgestellt werden, ob die quantitative Messung der chemischen Konzentratio-
nen wahrend des WIG-Schweil3ens von Duplexstahlen mithilfe der laserinduzierten Plasmas-
pektroskopie mdglich ist. Aus dem Kenntnisstand geht hervor, dass die spektroskopische Mes-
sung von schmelzflissigen Metallen, mit LIBS grundsatzlich moglich ist. Mit dieser in situ Mes-
sung wahrend des Schweil3ens kann das Abdampfen von Legierungselementen beobachtet
und in weiteren Schritten entgegengewirkt werden. Eine Messung der chemischen Konzent-
rationen wahrend des WIG-Schweil3ens von Duplexstéhlen wurde bisher nicht durchgefihrt
und stellt daher die Forschungsliicke dar, die in dieser Arbeit behandelt werden soll.

Das genaue Austenit/Ferrit-Verhaltnis und die chemischen Zusammensetzungen der moder-
nen Duplexstahle bestimmen die mechanischen und technischen Eigenschaften des Werk-
stoffs. SchweilB3prozesse filhren zu einem unausgewogenen Phasenverhéltnis von Auste-
nit/Ferrit und damit zu Veranderungen der chemischen Zusammensetzung des SG, was zu
Materialversagen (Rissbildung), geringerer Duktilitat und kritischen Festigkeitswerten fihren
kann. Aus diesen Griunden liefert die in situ Bestimmung der chemischen Zusammensetzung
des SG bei DSS relevante Informationen. Verglichen zu den bisher existierenden ex situ Ver-
fahren, wie EDX bzw. Bildanalyse im Lichtmikroskop bietet LIBS eine zeit- und ortsaufgeldste
Technik, die in situ wahrend des Schweif3ens Informationen zur chemischen Zusammenset-
zung liefert. Weiterhin missen keine aufwéndigen Probenvorbereitungen (Schleifen, Polieren,
Vakuumatmosphére) getroffen werden. Mit der neu entwickelten Online-Uberwachungstech-
nik LIBS fiir DSS-Schweif3nahte wird die Methode nicht nur erstmals eingesetzt und verwen-
det, sondern sie ermoglicht auch eine ideale in situ Analytik, sodass Schweil3fehler wie bspw.
Heil3risse vermieden werden kénnen.

Um beispielsweise Storungen des Schweil3plasmas bzw. Stérungen durch Bewegung der
Probe wéahrend des Schweil3ens zu eliminieren, soll ein multivariates Kalibriermodell entwi-
ckelt werden, welches die chemischen Konzentrationen der Hauptlegierungselemente zuver-
lassig vorhersagt. AuRerdem wird ein CF-LIBS Modell entwickelt, welches ohne Kalibrierpro-
ben auskommt und die chemischen Konzentrationen quantitativ auswerten kann. Diese beiden
Kalibriermodelle werden miteinander verglichen und evaluiert. Um die Kalibrierung zu validie-
ren, werden die Ergebnisse der LIBS-Messmethode mit konventionellen Messmethoden der
Materialwissenschaften verglichen. Dazu sollen Schweifl3n&hte aus DSS erstellt und anschlie-
Rend die chemische Zusammensetzung auf der Oberflache analysiert werden.

Weiterhin zeigten Studien, dass die Probenoberflachentemperatur einen erheblichen Einfluss
auf die Elektronentemperatur, des erzeugten LIBS-Plasmas auf der Probenoberflache hat. Die
LIBS-Intensitaten sind proportional zur Oberflachentemperatur. Es wurden bereits erfolgreich
Schweilnahtfehler, bei Lichtbogenschweil3prozessen mithilfe der Elektronentemperatur
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detektiert und somit konnte der Schweil3prozess tiberwacht werden. Die Erstarrung der DSS
steht im direkten Zusammenhang mit der Abkiihlgeschwindigkeit im Schmelzbad. Daher muss
der Erstarrungsprozess - in Bezug auf die Temperatur - und damit die Phasenumwandlungen
genau beobachtet werden. Aufgrund der Konvektion kann von den oberflachennahen Mes-
sungen mit LIBS auf das Volumen geschlossen werden. Anhand der mit LIBS erzeugten Elekt-
ronentemperaturdaten sollen die AbkUhlungskurven des erstarrenden SG aufgezeichnet und
analysiert werden. So lassen sich die Phasenumwandlungen wéhrend der Erstarrung des SG
ohne zusatzliche Messungen beobachten. Im Vergleich zu den herkémmlichen Temperatur-
messmethoden (Thermoelemente) bietet diese neue Technik einen wesentlichen Vorteil: Zeit-
und ortsaufgeldste Temperaturmessungen zur Uberwachung der Phasenumwandlungen, so-
wie der Abkuhlzeiten des SG ohne zusétzliche Ausristung.

Die Beantwortung der offenen Punkte gliedert sich in folgende Arbeitspakete:

Fertigung von Schweil3proben aus korrosionsbestéandigen Duplexstéhlen

e Charakterisierung der GW und des Schweil3zusatzwerkstoffs hinsichtlich ihrer chemi-
schen Zusammensetzung und der metallografischen Beschaffenheiten

e Erstellung eines geeigneten Kalibiermodells zur quantitativen Messung der chemi-
schen Konzentrationen sowohl online, wahrend des Schweil3prozesses als auch off-
line, nach dem Schweil3prozess bzw. im GW

e Validierung der LIBS-Messergebnisse, mithilfe der konventionellen Messmethoden
EDX und RFA

e Realisierung eines Messaufbaus und Durchfiihrung von WIG-Umschmelzschweif3un-
gen von Duplexstéahlen mit und ohne Schweil3zusatzwerkstoff. Gleichzeitige in situ

Messung der chemischen Konzentrationen mithilfe von LIBS

o Konzeptionierung und Entwicklung einer Berechnungsmethode der Elektronentempe-
ratur aus LIBS-Intensitaten und Ableitung der Abkthlrate der Schweil3proben

e Untersuchung der mechanischen Eigenschaften und der metallografischen Beschaf-
fenheiten der Schweil3proben zur Charakterisierung ihres Erstarrungsverhaltens

o Vergleich der verschiedenen Messmethoden fir die Quantifizierung der Phasen Ferrit
und Austenit im SG von Duplexstahlen

e Evaluation der gesamten Ergebnisse in Hinblick auf einen Anderungsvorschlag fir das
WRC-1992 Diagramms
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4. Experimentelle Vorgehensweise

Dieses Kapitel behandelt die untersuchten Werkstoffe und beschreibt den Aufbau und Ablauf
der Experimente. Aufbauend auf der Forschungsarbeit von Taparli [238] konnte der Versuchs-
aufbau fur die, in dieser Arbeit zugrundeliegenden Fragestellungen weiterentwickelt werden.
Zunachst werden die analysierten Werkstoffe vorgestellt, gefolgt von der Darstellung des Ver-
suchsaufbaus. Zusatzlich werden die ausgewahlten Spektren der Elemente erdrtert und die
Theorie der Elektronentemperatur-Berechnung vorgestellt. Zum Abschluss werden die Analy-
severfahren erlautert, die zur werkstofflichen Charakterisierung und zur Untersuchung diverser
Einflussfaktoren auf das Mikrogeflige genutzt wurden.

4.1 Werkstoffe und Charakterisierung

Aufgrund der hohen Festigkeit, gepaart mit guter Korrosionsbestandigkeit und des haufigen
Einsatzes in der Industrie, besonders im Behdlter- und Anlagenbauwurde wurde in dieser Ar-
beit der Standard Duplex EN 1.4462 untersucht. Zuséatzlich sollte auch die ressourcenscho-
nende Alternative, der Lean Duplex EN 1.4162 untersucht werden. Die wichtigsten mechani-
schen Eigenschaften der Stahle sind in Tabelle 7 dargestellt [15].

Tabelle 7: Mechanische Eigenschaften nach [15] der untersuchten Werkstoffe 1.4462 und 1.4162.

Eigenschaft EN 1.4462 EN 1.4162
0,2 % Dehngrenze Ryo.2 min. 500 min. 480
(MPa)
Zugfestigkeit Rm 700 - 950 680 - 900
(MPa)
Bruchdehnung A min. 20 % min. 30 %

Um die Schweil3versuche realitatsnah durchzufuhren, wurde ein Schweil3zusatzwerkstoff,
1.4550 verwendet. Die chemische Zusammensetzung der verwendeten Werkstoffe ist in Ta-
belle 8 dargestellt. Gemessen wurde diese mittels OES. Die Referenzwerte sind der Norm DIN
EN 10088 [14] entnommen. Sie stellen die maximal zulassigen Konzentrationen der chemi-
schen Elemente dar. Alle verwendeten Werkstoffe liegen innerhalb der geforderten Werte aus
der Norm.
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Tabelle 8: Chemische Zusammensetzung der verwendeten GW 1.4462 und 1.4162, sowie des Schwei3zusatz-

werkstoffs 1.4550.

Chemi- 1.4462 Referenz 1.4162 Referenz 1.4550 Referenz
sches Ele- (Gew.-%) [14] (Gew.-%) [14] (Gew.-%) [14]
ment 1.4462 1.4162 1.4550
(Gew.-%) (Gew.-%) (Gew.-%)
C 0,02 0,03 0,02 0,04 0,05 0,08
Si 0,32 1,00 0,60 1,00 1,80 1,00
Mn 1,68 2,00 4,95 4,0-6,0 1,12 2,00
P 0,03 0,04 0,03 0,04 0,02 0,05
S <0,002 0,02 <0,002 0,02 <0,002 0,02
N 0,19 0,10-0,22 0,25 0,20-0,25 0,02 k.A.
Cr 22,65 21,0-23,0 21,94 21,0-22,0 18,70 17,0-19,0
Ni 5,79 4,50-6,50 1,54 1,35-1,90 9,71 9,0-12,0
Mo 2,97 2,50-3,50 0,31 0,10-0,80 0,06 k.A.
Cu 0,26 k.A. 0,20 0,10-0,80 0,07 k.A.
Nb 0,03 k.A. 0,03 k.A. 0,62 1,00
Fe Basis Basis Basis Basis Basis Basis

Zur Bestimmung der Phasenanteile von Austenit und Ferrit im GW, sowie zur Uberpriufung von
Ausscheidungen wurden die GW 1.4462 und 1.4162 metallografisch analysiert. Auch die
Schweil3proben, die mit den PVD-Beschichteten (engl. Physical Vapor Deposition) Schweil3-
zusatzwerkstoffen geschweildt wurden, wurden metallografisch (zerstérend) sowie zersto-
rungsfrei untersucht, um die Phasenanteile von Ferrit und Austenit zu analysieren. In Abbil-
dung 10 sind lichtmikroskopische Aufnahmen der Proben dargestellt. Erkennbar ist die gleich-
mafige Phasenverteilung von Austenit und Ferrit, sowie die Gefligeorientierung (horizontal).
Mithilfe bildanalytischer Methoden (Matlab-basierte Software der BAM Berlin) wurden die Vo-
lumenanteile der Phasen ermittelt. Das vorliegende Lean Duplex-Geflige des 1.4162 hat einen
Austenitanteil von 58 vol.-% und einen &-Ferritanteil von 42 vol.-%. Das vorliegende Standard
Duplex-Geflige hat einen Austenitanteil von 44 vol.-% und einen &-Ferritanteil von 56 vol.-%.
Zusatzlich wurde mit dem Fischerscope® MMS der Firma Helmut Fischer GmbH, Sindelfingen,
Deutschland die Ferrit Nummer (FN) ermittelt. Das vorliegende Lean Duplex-Gefuige hat eine
FN von 49 und das Standard Duplex-Geflige eine FN von 55. Laut der Norm DIN EN ISO
17781 [86] werden Ferrit-Volumenanteile von 35-60 % im GW vorgeschrieben, um die optima-
len mechanischen Eigenschaften und Korrosionseigenschaften der Duplexstahle zu gewéhr-
leisten. Ausscheidungen bzw. Auffalligkeiten im Gefuige lagen nicht vor.
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Abbildung 10: Lichtmikroskopische Aufnahme der Gefiigebestandteile Austenit (hell) und Ferrit (dunkel) in den
GW 1.4462 und 1.4162, geatzt mit Beraha Il.

Weiterhin wurden RFA-Analysen zur Werkstoffcharakterisierung durchgefuhrt. Das System
hatte eine Polykapillarlinse, mit einer SpotgréRe von Ds = 20 um. Das Anodenmaterial war
Rhodium. Wahrend der gesamten Messung herrschte ein Druck von p =30 mbar und der
Messpunkt hatte einen Durchmesser von D = 20 pm.

Die REM- und EDX-Untersuchungen wurden an einem LEO Gemini 1530VP von der Firma
Carl Zeiss AG, Oberkochen, Deutschland durchgefihrt. Installiert ist eine Schottky-Feldemis-
sionskathode. Dieser Kathodentyp ermdglicht einen guten Kompromiss zwischen Prazision
des Elektronenstrahls und einer hohen Elektronenausbeute, dhnlich einer Wolfram-Glihka-
thode [239]. Fur die Untersuchungen in dieser Arbeit wurden eine Spannung von U = 20 kV
und ein Arbeitsabstand von x = 10 mm gewahlt. Als EDX-Detektor diente ein XFlash Detector
5030 von der Firma Bruker, Billerica, USA.

4.2 Realisierung des Versuchsaufbaus

In dieser Arbeit wird ein LIBS-System genutzt, um in situ, wahrend des WIG-Schweif3ens von
Duplexstahlen chemische Konzentrationen zu ermitteln. Die Messung wird in unmittelbarer
Néhe des SchweilRbrenners und innerhalb des Schmelzbads durchgefiihrt. Zum besseren Ver-
standnis ist eine schematische Darstellung des Versuchsaufbaus in Abbildung 11 erkennbar.
Der Grundaufbau dieses LIBS-Systems (Laser, Spektrometer und Detektor) wurden bereits in
der Forschungsarbeit von Taparli genutzt [238]. Um die in situ Messungen zu realisieren,
wurde der LIBS-Laser und die Lichtsammeloptiken im gleichen Strahlengang verbaut. Der La-
ser ist um 20 ° zur Oberflachennormalen geneigt und mit einer Fokussierlinse (Brennweite
300 mm) auf die Oberflache der Probe fokussiert.
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Abbildung 11: Schematische Darstellung des Versuchsaufbaus. Aufbauend auf der Forschungsarbeit von Taparli
[238].

Im gleichen Strahlengang ist eine weitere fokussierlinse (Brennweite 10 mm) verbaut, die die
emittierte Strahlung tber ein Glasfaserkabel an das Spektrometer leitet. Der Abstand zwischen
WIG-SchweiRbrenner und LIBS-Laser betragt ca. x = 10 mm. Wegen der zusatzlichen elekt-
romagnetischen Strahlung des Schweil3plasmas wurden im Strahlengang des Lasers UV-Fil-
ter verbaut. Diese sollen die Stérungen auf das resultierende Spektrum minimieren. Eine
gleichméRige und storungsfreie axiale Bewegung der Probe wurde mithilfe eines Schrittmotors
realisiert. Dadurch konnte die Schwei3geschwindigkeit genaustens eingestellt werden. Der re-
ale Versuchsaufbau ist in Abbildung 12 dargestellt. Die Temperatur im Schmelzbad wurde mit-
tels Pyrometer, der Firma Advanced Energy gemessen.

WIG-Schweil3-

/ M ¥ LIBS-Laser &
brenner -

Lichtsammeloptik

Pyrometer

Abbildung 12: Foto des Versuchsaufbaus. Eingezeichnet sind die Strahlengange des Lasers und des Pyrometers.

4.2.1 Schweil3quelle

Die Schweil3quelle, die fur die experimentellen Versuche dieser Arbeit genutzt wurde, ist eine
industriell eingesetzte WIG-Lichtbogenschweil3quelle der Firma Castolin Eutectic, Kiriftel,
Deutschland (CastoTIG 1611 DC). Die Schweil3stromquelle arbeitet mit Gleichstrom und die
Wolframelektrode ist kathodisch gepolt. Au3erdem wurde ein WIG-Schweil3brenner, mit einer
reinen Wolframelektrode, mit D = 1,6 mm Durchmesser verwendet. Der Abstand der Spitze
zum Werkstick betrug x=2mm. Mithilfe von Regelmechanismen konnte an der
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SchweiRstromquelle der SchweiRstrom eingestellt werden. Uber eine entsprechende Schnitt-
stelle konnte, mit einer Auswertesoftware, der Schwei3strom und die Schweil3spannung wéah-
rend des gesamten Schwei3prozesses Uberwacht werden. Systematische Vorversuche er-
moglichten es, optimale Schweil3parameter fir die durchgefihrten Versuche zu eruieren. Als
Schutzgas wurde reines Argon (Argon 5.0), mit einem Volumenstrom von 10 L/min eingesetzt.
Durch die genannte Linearfihrung (Kapitel 4.2), konnten reproduzierbare Schweilversuche,
mit definierten Start- und Endpunkten sowie Schwei3geschwindigkeiten durchgefiihrt werden.

Die Warmemenge, die in das Material eingebracht wurde, wurde mittels Streckenenergie de-
finiert. In (4.1) ist die Formel zur Berechnung der Streckenenergie Es dargestellt. U ist die
Lichtbogenspannung wahrend des Schweil3ens, | ist der Schweif3strom und vy, ist die Schweil3-
geschwindigkeit.

U=l
vW

Es = (4.2)

Wahrend des Schweil3ens konnte eine Spannung von U = 13,0 V und ein Schweil3strom von
| = 154,5 A gemessen werden. Mithilfe der variierenden Schweil3geschwindigkeit kann daraus
eine Streckenenergie errechnet werden.

4.2.2 LIBS-Aufbau

Wie in Kapitel 2.1.2 aufgefuihrt, besteht der LIBS-Aufbau aus drei verschiedenen Hauptkom-
ponenten. In diesem Kapitel werden die eingesetzten LIBS-Instrumente naher erlautert.

Laserstrahlguelle

Der verwendete LIBS-Laser ist ein gepulster Nd:YAG Laser, mit einer Fundamentalwellen-
lange von 1064 nm der Firma Quantel (Quantel CFR 200). Die maximale Pulsenergie lag bei
Epmax = 200 mJ und die Pulsbreite bei PW = 9 ns. Die Pulsrate lag bei PRF = 15 Hz. Mit einem
LIBS-Controller der Firma LTB Lasertechnik Berlin GmbH und einer Schnittstelle zum PC
konnte die Laserstrahlquelle aktiviert und die Laserleistung eingestellt werden. Der gesamte
Messaufbau wurde von der Firma LTB Lasertechnik Berlin GmbH bereitgestellt.

Spektrometer

Fur die, in dieser Arbeit durchgefuhrten Experimente wurde ein Echelle-Spektrometer (Aryelle
200) der Firma LTB Lasertechnik Berlin GmbH verwendet. Mit diesem Spektrometer lassen
sich Wellenlangenbereiche von A = 220 — 800 nm, also sowohl Wellenlangen im UV-Bereich
als auch im Nahinfrarot-Bereich analysieren. Die Brennweite lag bei f = 200 mm und die spekt-
rale Auflosung bei sa =24 — 90 pm. Mittels einer integrierten Quecksilberlampe wurde eine
Wellenlangenkalibrierung vor jeder Messreihe durchgefihrt.

Detektor

Zur zeitaufgelosten Messung der LIBS-Signale wurde der Andor iStar ICCD-Detektor, der
Firma Oxford Instruments genutzt. Die PixelgréRe betragt px=13 um und die aktive
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Pixelflache 1024 x 1024. Da die LIBS-Plasmen nur eine sehr kurze Lebensdauer haben
(< 50 ps [146] ), ermdglichen ICCD-Detektoren, mit ihrer hohen Zeitauflosung und der flexiblen
Belichtungszeit tcae (engl. Gate width) eine wesentlich prazisere Messung als CCD-Detektoren
[240]. Die Informationen wurden an die PC-Einheit tbertragen und die Einstellungen der Mes-
seinheit wurden mit der Software Sophi, der Firma LTB Lasertechnik Berlin GmbH gesteuert.

Zusatzlich wurden in dieser Arbeit LIBS-Mappings durchgefiuihrt. Das LIBS-Setup fur diese An-
wendung war ein kommerzielles System der Firma Secopta Analytics GmbH, Berlin, Deutsch-
land. Der Laser ist ein gepulster Nd:YAG-Laser, mit A =1064 nm und einer Pulsrate
PRF = 400 Hz. Die Energie pro Puls lag bei E, = 1 mJ und der Messpunkt-Durchmesser lag
bei D=100pum. Es wurden 10 Messungen pro Spektrum im Spektralbereich von
250 — 418 nm durchgefihrt. Die Messungen wurden unter He-Schutzgas durchgefihrt.

4.2.3 Qualitative und quantitative Datenanalyse

Aus den Atomemissionsspektren der LIBS-Analysen kénnen Informationen Uber die Zusam-
mensetzung der Probe, sowohl gqualitativ als auch quantitativ, bei vorheriger Kalibrierung ge-
wonnen werden.

Spektren- und Linienauswahl

Zur Untersuchung des Schweil3prozesses und zur quantitativen Analyse der chemischen Zu-
sammensetzung missen entsprechende Linien der interessanten Elemente ausgewahlt wer-
den. Die Linien werden im LIBS-Spektrum ausgewahlt. Abbildung 13 zeigt ein exemplarisches
Spektrum eines Duplexstahls 1.4462. Die Messung erfolgte bei Raumtemperatur. Gekenn-
zeichnet sind die Elemente Mn und Fe.

42



4. Experimentelle Vorgehensweise

Fel
140 - 4

120 - 4l

100

80 — 1

Intensitat (a.u.)

60 — ml
Mnl

1 1 1 | I 1 |
402 402.5 403 403.5 404 404.5 405 405.5 406

Wellenlange (nm)

Abbildung 13: Exemplarisches LIBS-Spektrum eines 1.4462 mit gekennzeichneten Element-Linien Mn und Fe.

Zur Auswahl der Linien im LIBS-Spektrum gibt es einige Kriterien, die beriicksichtigt werden
mussen: Eine gute spektrale Sichtbarkeit, eine minimale spektrale Interferenz und eine geringe
Selbstabsorption. In Tabelle A.1 sind die ausgewahlten Elementlinien, mit zugehorigem ioni-
schem Zustand abgebildet.

Kalibriermodelle

In dieser Arbeit wurde sowohl ein multivariates Kalibriermodell, basierend auf Referenzmate-
rialien als auch ein kalibrationsfreies Modell (CF) fiir die chemische Analyse genutzt. Basie-
rend auf Referenzmaterialien wurde ein PLS-Modell erstellt. Zu diesem Zweck wurden 42 zer-
tifizierte Referenzmaterialien der Bundesanstalt fir Materialforschung und -prufung (BAM
Deutschland) verwendet. Diese haben die gleiche Werkstoff-Matrix, wie die untersuchten Pro-
ben, unterscheiden sich jedoch in der chemischen Konzentration. Die chemischen Konzentra-
tionen der verwendeten Referenzmaterialien sind in Tabelle A.2 dargestellt. In Verdffentlichun-
gen [241-243] zeigte sich, dass das PLS-Modell zuverlassig ist und unempfindlich gegen &u-
Rere Storeinflisse (bspw. Schweil3plasma). Weiterhin wurde ein CF-LIBS Modell fir die quan-
titative chemische Analyse entwickelt. Fir dieses Vorhaben musste vorerst eine Kalibration
der Intensitaten des LIBS-Spektrometers durchgefiihrt werden. Dazu wurde eine kalibrierte
Standard-Lichtquelle der Firma Avantes Niederlande genutzt. Das Spektrum der Lampe wurde
mit einem Savitzky-Golay Filter geglattet und mithilfe absoluter Intensitatswerte linear auf das
verwendete LIBS-Spektrometer interpoliert. Abbildung 14 (a) zeigt die Kalibrierfunktion der
Avantes Lichtquelle und Abbildung 14 (b) zeigt das urspringliche LIBS-Spektrum (rot) eines
1.4462 und das korrigierte Spektrum mithilfe der kalibrierten Intensitaten (blau).
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Abbildung 14: (a) Kalibrierfunktion der Avantes Lichtquelle. (b) Mithilfe der Kalibrierfunktion korrigiertes Spekt-
rum (rot) und reales LIBS-Spektrum (blau) eines 1.4462.

In der CF-LIBS werden die integrierten Linienintensitaten aus dem Spektrum extrahiert und
zur Schatzung der Elektronentemperatur und -dichte genutzt. Die aufgenommenen Spektren
wurden entrauscht, mithilfe des Savitzky-Golay Filter geglattet und mittels Lucy-Richardson
Algorithmus entfaltet. Der ausfihrliche Ablauf ist in [193] beschrieben. Das entrauschte und
geglattete Spektrum ist beispielsweise in Abbildung 14 (b), in blau erkennbar.

Auswertung der Elektronentemperatur

Wie in Kapitel 2.1.4 beschrieben, werden die Elektronentemperaturen wahrend des Schwei-
Bens, mithilfe der Boltzmann Plot Methode ausgewertet. Genaue Beschreibungen und Herlei-
tungen der Gleichungen sind in [226] zu finden. Die Elementlinien, die hierfiir gewahlt wurden,
sind in Tabelle A.1 abgebildet. Fir die Korrelation, mit der Oberflachentemperatur wurden die
Oberflachentemperaturen, mit einem Pyrometer (vgl. Abbildung 12), kontaktlos gemessen.
Fur jeden Messpunkt wurde ein Boltzmann Plot erstellt und die Elektronentemperatur ausge-
wertet. Wahrend der Messreihe wurde die tqelay des Detektors und die tcae des Detektors ein-
zeln variiert. So konnte die Elektronentemperatur als Funktion der tgelay Und tcae Wahrend des
Schweil3ens und Abkiihlens der Probe ausgewertet werden.

4.3 Untersuchungen zum Phasenverhéltnis und Validitat des WRC-
1992 Diagramms

Das ubergeordnete Ziel der Arbeit ist es, das WRC-1992 Diagramm auf Gultigkeit fur Duplex-
stahle zu prufen und den Einfluss einzelner Legierungselemente auf den Ferritgehalt des SG
zu analysieren. Dazu wurden diverse Experimente durchgefiihrt und in diesem Kapitel erlau-
tert.
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4.3.1 PVD-Beschichtung des Schweil3zusatzwerkstoffs

Zur Untersuchung des Einflusses einzelner Legierungselemente auf das Mikrogeflige der
Duplexstahle, wurden Dunnfilmschichten mittels PVD-Beschichtung (Magnetronsputtern) auf
den Schweil3zusatzwerkstoff aufgetragen. Dies wurde an einer CemeCon CC800/9 Custom
(CemeCon Ag, Wirselen, Deutschland), mit sechs Kathoden, an dem Institut fiir Schweil3tech-
nik und Trennende Fertigungsverfahren der TU Clausthal durchgefuhrt. Die Beschichtungs-
anlage ist in Abbildung 15 (a) dargestellt. Das Verfahren und der Ablauf der Beschichtung sind
ausfuhrlich in [244-246] beschrieben. Zuséatzliche Elemente, die zur Beschichtung ausgewahlt
wurden, waren Si, Mn, Ni, C, Cu sowie Nb. Diese Elemente wurden ausgewabhlt, da sie ent-
weder in der Berechnungsgrundlage der Creq und Nigq enthalten sind oder ferrit- bzw. auste-
nitstabilisierende Elemente sind. Um zwei Schichtdicken zu erhalten, wurden zwei unter-
schiedliche Beschichtungsdauern gewdhlt. Die Beschichtungsdauer korreliert mit der resultie-
renden Schichtdicke. In Abbildung 15 (b) ist eine lichtmikroskopische Aufnahme eines Quer-
schliffs des Schweil3zusatzwerkstoffs, mit aufgebrachter Cu-Schicht dargestellt. Die Beschich-
tungsdauer lag bei t = 6 h. Alle Elemente wurden 2 h bzw. 6 h beschichtet. Eine Ausnahme
gab es bei Mn. Dort wurde aufgrund von Haftproblemen auf der Oberflache des Schweil3zu-
satzwerkstoffs 10 h bzw. 30 h beschichtet.

Chargier-Tisch mit Draht Target-Shutter : ’

Abbildung 15: (a) Beschichtungsanlage (Magnetronsputtern) mit Schweil3zusatz und Beschichtungsmaterial
(Target) des Instituts fir Schweil3technik und Trennende Fertigungsverfahren der TU Clausthal [244]; (b) Quer-
schliff eines SchweiRzusatzwerkstoffs, beschichtet mit Cu fir 6h (lichtmikroskopische Aufnahme).

Mithilfe der lichtmikroskopischen Aufnahmen (wie Abbildung 15 (b)) konnte die tatsachliche

Schichtdicke und damit auch der resultierende Zusatz zur Gesamtkonzentration berechnet
werden. Die Ergebnisse der PVD-Beschichtung sind in Tabelle 9 dargestellt.
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Tabelle 9 Beschichtete Elemente auf dem Schweil3zusatzwerkstoff, mit zugehoériger Angabe der Dauer, Schichtdi-
cke, berechneter Zusatz und resultierender Gesamtkonzentration.

Kurzbe- Legierungs- | Beschich- Schichtdi- | Berechneter Zu- | Gesamtkon-
zeichnung | element tungsdauer cke (um) | satz (Gew.-%) zentration
(h) (Gew.-%)
347+0,03C C 2 0,4 0,03 0,08
347+0,2C C 6 3,0 0,2 0,3
347+0,9Cu Cu 2 3,3 0,9 1,0
347+2,8Cu Cu 6 10,0 2,8 2,9
347+0,3Mn Mn 10 1,3 0,3 1,4
347+0,7Mn Mn 30 2,9 0,7 1,8
347+0,7Nb Nb 2 2,4 0,7 1,3
347+1,9Nb Nb 6 7,2 1,9 2,6
347+0,3Ni Ni 2 1,1 0,3 10,0
347+0,7Ni Ni 6 2,5 0,7 10,4
347+0,05Si Si 2 0,7 0,05 1,8
347+0,1Si Si 6 1.4 0,1 1,9

4.3.2 Messung der Phasenverteilung von Austenit und Ferrit

Die Schweil3proben wurden unter dem Lichtmikroskop untersucht und die Phasenverteilung
konnte mittels einer Matlab-basierten Bildanalysesoftware ausgewertet werden. Dazu wurden
diese mit konventionellen Methoden bis auf 1 um (Korngréf3e) geschliffen und poliert und an-
schlieBend in einer Oxid-Suspension der Firma Struers Kopenhagen, Danemark poliert. An-
schlielBend wurden die Querschliffe nass geatzt, mit dem Farbatzmittel Beraha Il (1 g K2S20s
auf 100 ml Stammldsung aus 48 g NHsHF, + 800 ml H,O + 400 ml HCI). Fir jeden Querschliff
wurden 15 Bilder zur Auswertung der Phasenverteilung aufgenommen.

Fir die zerstbrungsfreien Messungen der Ferritvolumenanteile wurde die Oberflache der
Schweil3ndhte mit SiC-Schleifpapier nass geschliffen (bis P500, KorngréRe ca. 5 um). Die
durchgefuhrten XRD-Messungen wurden mit einem Xstress Robot System der Firma Stress-
tech Oy, Vaajakoski, Finnland durchgefiihrt. Abbildung 16(a) zeig das XRD-Messystem, das
hier verwendet wurde. In Abbildung 16(b) ist eine installierte Duplex-Schweil3probe dargestellt
(markiert mit rotem Pfeil). Fir jede Phase wurden zwei Interferenzlinien mit Cr-Ka als Strah-
lung bestimmt. Diese waren y-Fe 200 und y-Fe 220 fir Austenit und a-Fe 200 und a-Fe 211
fur Ferrit. So wurden insgesamt vier Intensitatsverhaltnisse fur die Auswertung erzeugt. Die
Tiefenaufldsung der XRD-Messungen betragt ca. z =5 um.
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(a)

Abbildung 16: (a) Verwendetes XRD-Messsystem Xstress Robot System. (b) Duplex Schweil3probe im einge-
bauten Zustand, fiir die XRD-Messungen (markiert mit rotem Pfeil).

Im néachsten Schritt wurden die gleichen Proben, an derselben Stelle mithilfe des Fi-
scherscope®, in Anlehnung an die Norm EN ISO 8249 [247] vermessen. Nach der Norm muss
jede Schweil3naht eben geschliffen werden. Pro Schweil3naht wurden sechs Messpunkte rea-
lisiert. Fur jeden Messpunkt wurden funf Messungen durchgefiihrt und der hochste Wert der
FN wurde dann als Ergebnis des Messpunkts genutzt. Eine Spule erzeugt ein magnetisches
Wechselfeld, das im Duplexstahl einen Wirbelstrom auslost, sodass die Wirbelstromdichte ge-
messen werden kann. Diese wird, mit zuvor kalibrierten Messwerten verglichen. Schlie3lich
ergibt sich eine charakteristische FN fiir die untersuchte Probe. Die Tiefenauflésung betragt
ca.z=1mm.

Weiterhin wurde die FN mithilfe des Gefugediagramms WRC-1992 berechnet. Basierend auf
den chemischen Zusammensetzungen des GW und des Schweil3zusatzwerkstoffs kann die
Mikrostruktur des SG vorhergesagt werden. Tabelle 6 zeigt die Berechnungsgrundlagen. Mit-
hilfe von (4.2) und (4.3) kénnen Crgq und Nigq berechnet werden. Die chemischen Zusammen-
setzungen sind dort in Gew.-% einzusetzen. Die Aufmischung des GW wahrend des Schwei-
Bens wurde zu 95 % angenommen.

Creq = Cr + Mo + 0,7Nb (4.2)

Nigq = Ni + 35C + 20N + 0,25Cu (4.3)

4.3.3 Fertigung von Dilatometerproben

Kontrollierte Abschreckversuche sollen einen Einblick Gber den Einfluss der Abkiihlgeschwin-
digkeit auf die SchweiRnahtmikrostruktur geben. Dazu wurden jeweils drei Dilatometerproben
aus der Schweil3naht der Duplex-Proben hergestellt. Diese wurden langs aus der Schweil3naht
entnommen. Die tizg-Zeit der drei Proben, also die Zeit zum Abkuhlen von 1200°C auf 800°C
wurde variiert. Gewahlt wurden tiys =4S, tizg =52'S, tizg =77 s. Abbildung 17 zeigt die
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technische Zeichnung, mit den geometrischen Maf3en der Dilatometerproben (MafRangaben in
mm).

no chamfer 10 no chamfer
deburred = = deburred

R e
//]0,01|A ) b | Al <

J

Abbildung 17: Geometrie der angefertigten Dilatometerproben (Maf3angaben in mm).

4.3.4 Zugversuche und Hartemessungen

Zur Analyse der mechanischen Kennwerte wurden unter Anderem Zugversuche durchgefiihrt.
Diese wurden an einer PSA 40 kN der Firma Carl Schenck AG (Darmstadt, Deutschland)
durchgefiuhrt. Der Kraftbereich liegt statisch bei F = £ 40 kN. Die Maschine ist kalibriert nach
DIN EN ISO 7500-1:2018 [248] und DIN EN ISO 9513:2013 [249]. Zusatzlich wurde ein Ex-
tensiometer zur Dehnungsmessung verwendet. Dabei handelt es sich um das Model 2620-
601, der Firma Instron GmbH (Darmstadt, Deutschland). Auch das Extensiometer wurde kali-
briert nach [249].

Um die Harteverteilung in der Schweil3haht und der WEZ abzuschéatzen, wurden Oberflachen-
Hartemessungen an Querschliffen der Schweil3proben durchgefihrt. Dies wurde mittels UCI-
Verfahren (engl. Ultrasonic Contact Impedance), in Anlehnung an die DIN 50159-1 [250]
durchgefiihrt. Die Messungen wurden an den geatzten Proben, mit einem UT-200 der Firma
BAQ GmbH (Braunschweig, Deutschland) realisiert. Als Priflast wurde sowohl HV1 als auch
HVO0,1 genutzt, mit einer Ortsaufloésung von x = 0,1 mm. Die Eindriicke verbliebent=0,5s im
Material.

5. Ergebnisse und Diskussion

Dieses Kapitel erortert zunachst die aufgestellten LIBS-Kalibriermodelle und die verschiede-
nen Vor- und Nachteile. AnschlieRend kdnnen die erzielten quantitativen Ergebnisse, der che-
mischen Zusammensetzung im SG mithilfe konventioneller Messmethoden validiert und die in
situ Anwendung wéahrend des Schweil3ens durchgefiihrt werden. Mechanische Prufverfahren,
sowie metallografische Untersuchungen zeigen den Einfluss der Schweil3parameter auf die
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Schweil3nahtmikrostruktur der Duplexstédhle. Schlie3lich werden die Ergebnisse der Ferrit-
Messungen gegentbergestellt und die Validitat des WRC-1992 Diagramms gepruft.

5.1 Konstruktion der genutzten Kalibriermodelle

In dieser Arbeit wurde flr die quantitative Analyse der chemischen Zusammensetzungen so-
wohl ein PLS-Modell auf Basis von Referenzmaterialien genutzt als auch die CF-LIBS, ohne
Referenzmaterialien. Die Genauigkeit und der Vergleich dieser Modelle werden in diesem Ka-
pitel eruiert.

5.1.1 PLS-Modell

Mithilfe von 42 Referenzmaterialien der Bundesanstalt flr Materialforschung und -prifung
konnte ein PLS-Modell fiir relevante Legierungselemente der Duplexstahle aufgestellt werden.
Zunéchst ist es erforderlich, die optimale Anzahl an Faktoren zu ermitteln, um eine Uberan-
passung durch eine UbermaRige Anzahl von Faktoren vorzubeugen. Eine Uberanpassung
wuirde zu ungultigen Ergebnissen der Analyse fuhren. Die Kreuzvalidierung wird genutzt, um
das optimale Minimum des RMSEC (Root Mean Square Error) in Bezug auf die Anzahl der
Faktoren wahrend der Validierung zu identifizieren. Bei der Kalibrierung wird ein kontinuierli-
cher Abfall von RMSEC mit zunehmender Anzahl der Faktoren beobachtet. Das Minimum die-
ser Kurve gibt die optimale Anzahl der Faktoren an. Zur Vergleichsanalyse werden die Kenn-
groRen R? und RMSEC erfasst. In Tabelle 10 sind die zugehotrigen KenngréRen R? und
RMSEC fir die Elemente des PLS-Modells abgebildet. Weiterhin zeigt Abbildung 18 die Kor-
relationsdarstellung des PLS-Modells fiir die verschiedenen Legierungselemente. Anhand der
Kenngréf3en in Tabelle 10 und der Korrelationsdarstellungen aus Abbildung 18 kann das PLS-
Modell als gut und passend fiir die Messaufgaben bewertet werden. Mithilfe von vergleichen-
den Untersuchungen mit konventionellen Messmethoden kann die Zuverlassigkeit und die Va-
liditat der Ergebnisse analysiert werden. Dies soll in folgenden Kapiteln erlautert werden.

Tabelle 10 Ubersicht der KenngréRen R2 und RMSEC des PLS-Modells fiir die Hauptlegierungselemente.

Element R? RMSEC
Cr 0,983 0,134
Ni 0,997 0,093
Mn 0,912 0,100
Si 0,894 0,127
Mo 0,986 0,131
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Abbildung 18: Korrelationsdarstellungen des PLS-Modells fur (a) Chrom, (b) Nickel, (c) Mangan und (d) Sili-
zium.

5.1.2 CF-LIBS Modell

Zur Abschatzung der Elektronentemperatur miissen Saha-Boltzmann Plots (SBP) erstellt wer-
den. Fir die wichtigsten Elemente, die auch im PLS-Modell berticksichtigt wurden, sind in Ab-
bildung 19 die SBP dargestellt. Die Messungen wurden auf einer Probe aus Duplexstahl
1.4462, bei Raumtemperatur durchgefiihrt. Da das Matrix-Element Eisen ist, kommt es am
haufigsten vor und wird als Hauptelement fur die Konstruktion der SBP genutzt. Alle anderen
Kurven sind parallel zum Fe-SBP. Die hier abgeleitete Elektronentemperatur betragt
Te = 11051 K. Zur Uberprufung des CF-LIBS Modell wurden vorerst LIBS-Messungen auf ei-
nem Duplexstahl 1.4462, bei Raumtemperatur durchgefihrt. Insgesamt wurden sieben Mes-
sungen durchgefuhrt und mithilfe von CF-LIBS ausgewertet. Abbildung 20 (a) zeigt den Ver-
lauf der berechneten Te. Abbildung 20 (b) zeigt den Verlauf der chemischen Konzentrationen
Uber die aufgenommenen LIBS-Spektren. Bis auf Si ist der Verlauf der Konzentrationen kon-
stant. In den folgenden Kapiteln sollen die Ergebnisse validiert und die Kalibriermodelle mitei-
nander verglichen werden, sodass Aussagen zu Sinnhaftigkeit und Weiterverarbeitung der Er-
gebnisse getroffen werden kdénnen.
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Abbildung 19: Saha-Boltzmann Plot der gesamten, analysierten Elemente. Gemessen auf Duplexstahl, mit
Raumtemperatur. Te = 11051 K [251]
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Abbildung 20: (a) Elektronentemperatur Te der gemessenen LIBS-Messpunkte auf einem 1.4462, bei Raum-
temperatur. (b) Darstellung der chemischen Konzentrationen, der verschiedenen LIBS-Messpunkte.
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5.2 Vergleichende Untersuchungen der LIBS-Messungen auf

Schweil3proben aus Duplexstahl

Ziel dieses Kapitel ist es, die Ergebnisse aus den LIBS-Messungen zu validieren. Dazu sollen
gleiche Messungen, bei denselben Proben aus Duplexstahl, nach dem WIG-Schweifl3en durch-
gefuhrt werden. Es wurden konventionelle Messmethoden, wie EDX und RFA angewendet,
um die Plausibilitat der LIBS-Ergebnisse zu prifen. Der Schweil3strom und die untersuchten
Werkstoffe sind in Tabelle 11 dargestellt. Die Schweil3geschwindigkeit wurde konstant gehal-
ten, bei vs = 10/min.

Tabelle 11 Schweil3stréme und Werkstoffe der geschweif3ten Proben.

LIBS + EDX LIBS + RFA
1.4462,1=120 A 1.4462, | = 120A
1.4462,1=160 A 1.4462, 1 = 160A
1.4301,1=120 A 1.4301,1=120 A

1.4162-1.4462,1 =120 A -

Die Proben wurden quer zur Schweil3naht in zwei gleich lange Halften geteilt. Sie wurden ge-
reinigt und dann entweder mit EDX oder mit RFA analysiert. Mithilfe des zuvor durchgefiihrten
LIBS-Line Scans konnte die genaue Stelle der Messungen im REM lokalisiert und die EDX-
Messungen an derselben Stelle durchgefiihrt werden. An der zweiten Hélfte der geschnittenen
Proben wurden RFA-Mappings durchgefuhrt. Da LIBS-Messungen nicht zerstérungsfrei sind,
wurden erst im Anschluss an die RFA-Mappings, LIBS-Mappings erstellt. Mit diesem experi-
mentellen Verfahren kénnen die LIBS-Messungen eindeutig verglichen und Uberpriift werden.

5.2.1 Vergleich von LIBS mit EDX

Um die Vergleichbarkeit der LIBS-Ergebnisse mit denen der EDX-Messungen zu uberprifen,
wurden an denselben Proben in unmittelbarer Nahe Linienscans mit LIBS und EDX durchge-
fuhrt. Der Abstand zwischen den Messpunkten betrug etwa x = 10 mm, sodass die Verteilung
der chemischen Konzentrationen signifikant ist, aber die unterschiedlichen Messmethoden
sich nicht gegenseitig beeinflussen. In Abbildung 21 (a) ist die Ubersicht einer untersuchten
Schweil3probe dargestellt. Hier handelt es sich um eine Stof3schweiRung aus einem 1.4462
mit einem 1.4162. Erkennbar ist auf der Probe der LIBS-Linescan, quer zur Schweil3naht. Bei
der gepunkteten Spur handelt es sich um die Laser-Ablationskrater. Zur deutlicheren Unter-
malung wurde dies mithilfe des roten Pfeils gekennzeichnet. Aul3erdem ist in Abbildung 21 (b)
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eine exemplarische REM-Aufnahme erkennbar, mit Kennzeichnung des Linescans fir die
EDX-Messungen. Zusétzlich ist der Ubergang zwischen WEZ und SG ersichtlich.

Abbildung 21: (a) Ubersicht einer untersuchten Schwei3probe aus Duplexstahl; Der rote Pfeil kennzeichnet die
LIBS-Messungen quer zur Schweif3naht und der blaue Pfeil die EDX-Messungen parallel dazu. (b) REM-Auf-
nahme einer exemplarischen Stelle, fir die Untersuchung. Erkennbar ist der Ubergang von WEZ (links) zu SG
(rechts). Der blaue Pfeil kennzeichnet die Richtung des EDX-Linescans.

In Abbildung 22 sind die Ergebnisse der Messungen dargestellt. Da Mn und Ni Austenitstabi-
lisatoren sind und eine hohe Relevanz fiir die Mikrostruktur des SG besitzen, werden die Kon-
zentrationen und die Verlaufe dieser hier diskutiert. Verglichen werden hier die Linescans von
LIBS und EDX uber eine Stof3schweil3ung von einer Probe aus 1.4162 und 1.4462. Die rdum-
liche Auflésung der LIBS-Messungen betrug x = 0,5 mm. In Abbildung 23 (a) sind die Mess-
werte des EDX Linescans dargestellt. Oben kénnen die Werte fiir Mn und unten die Werte fir
Ni abgelesen werden. In Abbildung 22 (b) sind die Messwerte des LIBS-Linescans dargestellt.
Oben kénnen die Werte fir Mn und unten die Werte fir Ni abgelesen werden. Mithilfe der PLS-
Kalibrierung (siehe Kapitel 5.1.1) kénnen auch quantitative Werte ausgelesen werden. Im Hin-
tergrund ist zum besseren Versténdnis die geschweildte Probe als Makro-Schliffbild hinterlegt.
Begonnen haben die Linescans auf dem 1.4162 und endeten auf dem 1.4462. Erkennbar ist,
dass die qualitativen Verlaufe der Kurven, der beiden Messmethoden sehr gut miteinander
Ubereinstimmen. Auffallig ist, dass bei beiden Messmethoden ein deutlicher Anstieg von Mn
in den kalten Randbereichen der Schwei3naht akkumuliert. Dies lasst sich dadurch erklaren,
dass Mn eine geringe Verdampfungsenthalpie besitzt (220 kJ/mol) und daher wahrend des
WIG-Schweil3ens abdampft. An den kalten Bereichen der Schwei3naht kondensiert das Mn
wieder und reichert sich an [93-95]. Dies konnte mit beiden Messmethoden kongruent belegt
werden. Dieses Phanomen konnte bereits von Taparli et al. [221], bei austenitischen Stahlen
nachgewiesen werden. AufRerdem lasst sich in den Konzentrationsverlaufen von Mn die Basis-
Konzentration der beiden unterschiedlichen Duplex-Sorten erkennen (1.4162: 4,95 Gew.-%,
1.4462: 1,68 Gew.-%). Weiterhin zeigen die Ni-Konzentrationen einen gleichen Verlauf, so-
wohl beim EDX-Linescan als auch beim LIBS-Linescan. Der Konzentrationsunterschied zwi-
schen den beiden Duplex-Sorten ist hier noch mal deutlicher erkennbar, da der Verlauf in
Richtung des 1.4462 rapide ansteigt (1.4162: 1,54 Gew.-%, 1.4462: 5,79 Gew.-%). Die Fehler-
balken stellen die relativen Fehler der Messmethoden dar. Die LIBS-Messung hat einen rela-
tiven Fehler von 10 % und die EDX-Messung einen relativen Fehler von 2 %.
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Abbildung 22: Makro-Aufnahmen einer stumpfgeschweil3ten Probe, mit Konzentrationskurven als Overlay. Die
Fehlerbalken stellen die relativen Fehler der LIBS- und EDX-Messungen dar. Die Linien zwischen den Mess-
punkten sind eine Orientierungshilfe. (a) Oben: EDX-Linescan Uber die Schweil3naht, Mn-Konzentration; Un-
ten: EDX-Linescans Uber die Schwei3naht, Ni-Konzentration; (b) Oben: LIBS-Linescan Uber die Schwei3naht,
Mn-Konzentration; Unten: LIBS-Linescan uber die Schwei3naht, Ni-Konzentration [243, 252]

Weiterhin ist in Abbildung 23 eine Umschmelzschwei3ung (I =120 A, vs =10 cm/min,
Es = 168kJ/c) eines 1.4462 dargestellt. In Abbildung 23 (a) ist ein EDX-Linescan dargestellt
und in Abbildung 23 (b) der Linescan mittels LIBS. Die Schrittweite fir die LIBS-Messung be-
trug hier x = 0,1 mm, um eine hoéhere Ortsauflosung zu erhalten. Auch hier ist erkennbar, dass
sich aufgrund der niedrigen Verdampfungsenthalpie Mn an den kalten Bereichen der Schweif3-
naht akkumuliert. Dies ist in beiden Messmethoden deutlich nachweisbar. Die chemischen
Konzentrationen im GW der LIBS-Analyse stimmen mit den chemischen Konzentrationen der
OES-Analyse uberein. Auch die Ni-Konzentration schwankt, jedoch weniger stark als die Mn-
Konzentration. Dies liegt an den unterschiedlichen Verdampfungsenthalpien der beiden Ele-
mente (Ni = 372 kJ/mol, Mn = 220 kJ/mol).
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Abbildung 23: Makro-Aufnahme der Schweil3naht eines 1.4462, quer zur Schweinaht (I =120 A, vs = 10
cm/min). Die Konzentrationskurven sind als Overlay dargestellt. Die relativen Fehler sind dargestellt. Die Ver-
bindungslinie zwischen den Messpunkten dient der Orientierung. Quantitative Messungen und Darstellung der
absoluten Gewichtsprozente. (a) Oben: EDX-Linienscan quer zur Schwei3naht, Mn-Konzentration; Unten:
EDX-Linescan quer zur Schweif3naht, Ni-Konzentration. (b) LIBS-Linescan quer zur Schweil3naht, Mn-Kon-
zentration; Unten: LIBS-Linescan quer zur Schwei3naht, Ni-Konzentration [243].

Schlief3lich stimmen die Ergebnisse der beiden Messmethoden lberein. Die Eindringtiefe pqg
der Elektronen bei EDX-Messungen ist wesentlich tiefer (ca. ps = 1,5 um) [239], als bei LIBS-
Messungen (ca. ps = 20 nm). Dennoch kann eine gleiche Tendenz in den Ergebnissen festge-
stellt werden. LIBS bietet eine schnelle Messung an der Atmosphéare, ohne Vorbehandlung
der Proben. EDX-Messungen erfordern ein Vakuum und die ProbengroRRe ist aufgrund des
Bauraums des verwendeten REMs begrenzt.

5.2.2 Vergleich von LIBS mit RFA

Als zusatzliche MalRnahme zur Validierung der LIBS-Ergebnisse wurden verschiedene Map-
pings mittels RFA und LIBS auf geschweil3ten Proben aus Duplexstahl durchgefiihrt. In Abbil-
dung 24 sind die Ergebnisse der Mn-Verteilung auf der Schwei3naht fur unterschiedliche
Schweil3proben dargestellt. Abbildung 24 (a) zeigt die semi-quantitativen Konzentrationen von
Mn auf der Oberflache aus der RFA-Messung. Abbildung 24 (b) zeigt die Intensitat von Mn auf
der Oberflache fur die LIBS-Messungen (Mn | = 404,14 nm). Hier konnte aufgrund fehlender
Kalibrierung keine quantitative Analyse durchgefiihrt werden. Zum Vergleich der Messmetho-
den sind die qualitativen Werte jedoch ausreichend. Die rédumliche Auflosung betrug hier
x = 0,1 mm. Bei den LIBS-Mappings wurden kleinere, relevante Ausschnitte der Schweil3naht
analysiert, da die Datenmenge rapide ansteigt, wenn der zu analysierende Bereich vergrofiert
wird. Ahnlich wie in Kapitel 5.2.1 sind auch hier Akkumulationsphanomene von Mn am kalten
Rand der Schwei3nahte abgebildet. Deutlich erkennbar ist es beim 1.4301 und beim 1.4462,
am unteren Rand der Schweif3naht. Die Eindringtiefe der Rontgenstrahlen bei RFA kann be-
rechnet werden und betragt hier ca. ps = 12,0 um [253], sodass die Mn-Akkumulation besser
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von LIBS erkannt werden sollte, da LIBS oberflichennahe Messungen ermdglicht. AuRerdem
sind in den RFA-Mappings einzelne Bereiche, mit einer erhéhten Mn Konzentration erkennbar.
Diese nadelférmigen Erscheinungen konnen Ruckstande in der Oxidschicht sein. Im LIBS
Mapping ist dies aufgrund der niedrigeren Ortsauflosung nicht erkennbar. Weiterhin ist die
Spur des LIBS-Lasers aus dem Schweil3versuchen erkennbar. Sie erscheint in beiden Analy-
sen hell und deutet auf eine niedrige Mn-Konzentration hin.
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Abbildung 24: Vergleich der Messmethoden RFA und LIBS. Dargestellt sind Mappings auf der Schwei3naht,
mit verschiedenen Schweil3parameter und auf unterschiedlichen Stahlen. (a) RFA-Mappings, mit semi-quanti-
tativer Auswertung der chemischen Konzentrationen von Mn. (b) LIBS-Mappings, mit Angabe der Intensitat
von Mn (analysierte Wellenlange: Mn | = 404,14 nm) [243].

Weitere Legierungselemente sind in Abbildung 24 dargestellt. Dort sind Cr und Ni Konzentra-
tionen aus der RFA-Analyse dargestellt (Abbildung 24 (a)). Zum Vergleich sind in Abbil-
dung 24 (b) die Ergebnisse der LIBS Mappings dieser Elemente aufgefihrt. Die Ni-Konzent-
ration ist im RFA-Mapping Uber die gesamte Schweif3naht konstant. Im LIBS-Mapping scheint
es jedoch eine Akkumulation von Ni in der Schweifl3naht zu geben. Dieses Phanomen wirde
die Ferritisierung der Duplexstahle, nach dem Schweifl3en erklaren. Wenn Ni beim Schweil3en
abdampft und nur als Schicht an der Oberflache vorhanden ist, kann weniger Austenit gebildet
werden. Aufgrund der hohen Eindringtiefe der Rontgenstrahlen kdnnte es sein, dass die Ni-
Schicht an der Oberflache nicht erkannt wird. Die Eindringtiefe betragt ca. ps = 4,3 um [253].
Die Cr-Konzentrationen sind in beiden Mappings &hnlich verteilt.
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Abbildung 25: Vergleich der Messmethoden RFA und LIBS. Dargestellt sind Mappings auf der Schweil3naht,
mit verschiedenen Schweil3parameter und auf unterschiedlichen Stahlen. (a) RFA-Mappings, mit semi-quanti-
tativer Auswertung der chemischen Konzentrationen von Cr und Ni. (b) LIBS-Mappings, mit Angabe der Inten-
sitét von Cr und Ni (analysierte Wellenlangen: Cr | = 359,36 nm; Ni | = 346,04 nm) [243].

Mithilfe von LIBS konnen oberflachennahe Elemente, die als diinne Schichten nach dem
Schweilen auf der Schweil3haht kondensieren analysiert werden. Vorteile gegeniber den
Messmethoden EDX und RFA sind die schnelle Analyse an der Atmosphare, ohne Vorbehand-
lung der Proben. Es sind zeit- und ortsaufgeldste Messungen mdglich.

Aus den Ergebnissen in diesem Kapitel kann geschlussfolgert werden, dass die LIBS-Mes-
sungen sinnvolle Ergebnisse liefern und mit den konventionellen Messmethoden libereinstim-
men.

5.3 In situ Messungen chemischer Zusammensetzungen

Auf Grundlage der Ergebnisse aus den vorherigen Kapiteln kbnnen nun weitere Analysen mit-
tels LIBS durchgefiihrt werden. Es sollen in situ, wahrend des Schweil3ens die chemischen
Konzentrationen untersucht werden. Der Versuchsaufbau und der Ablauf kénnen in Kapi-
tel 4.2.2 nachgelesen werden.
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5.3.1 Zeitliche Intensitatsverlaufe der Hauptlegierungselemente

Die LIBS-Intensitaten sind temperaturabhangig (siehe Kapitel 2.1.5). Dieses Phanomen kann
in Abbildung 26 erkannt werden. Die Abbildung zeigt einen Ausschnitt aus einem LIBS-Spekt-
rum vor dem Schweil3en (Bezeichnung GW RT = Grundwerkstoff Raumtemperatur), wahrend
des Schweilens und nach dem Schwei3en (Abkihlen der Probe). Geschweil3t wurde ein
1.4462, mit | = 140 A und 30 cm/min. Wahrend des Schweil3ens steigen die Intensitaten stark
an. Aufgrund der zusatzlichen elektromagnetischen Strahlung und der erh6hten Temperatur,
der Probe steigen die Intensitaten im LIBS-Spektrum an [229, 231]. Aul3erdem wird das LIBS-
Plasma, wahrend des Schweil3ens in einer Ar-Schutzgas Atmosphére geziindet, was zusatz-
lich einen Einfluss auf die Ausbreitung und Entstehung des LIBS-Plasmas hat [254-256]. Beim
Abkuhlen der Probe an Luft sind die Intensitaten weiterhin tber dem GW RT.

1.200.000

— GWRT
—— Schweilen
—— Abkulhlen

900.000

600.000

Intensitat | (a.u.)

300.000

— B — T T
355,50 356,25 357,00 357,75
Wellenlange 2 (nm)

Abbildung 26 Ausschnitte der LIBS-Intensitaten in den verschiedenen Stadien des WIG-Schweil3ens. Vor (GW
RT), wéahrend und nach dem Schweil3en, mit | = 140 A und 30 cm/min bei einem 1.4462 [252].

Abbildung 27 zeigt die LIBS-Intensitaten der Hauptlegierungselemente Cr, Ni und Mn, wéh-
rend des WIG-Schweil3ens eines 1.4462 (1 = 160 A, vs = 10 cm/min). Hier ist die Zunahme der
Intensitaten nochmals deutlicher erkennbar. Beim Ziinden des Schweil3plasmas (ca. t=7s)
steigen alle Kurven an und bleiben bis zum Erléschen des Schweil3plasmas (ca. t = 31 s) er-
hoht. Wahrend des Abkuhlens der Probe an Luft, nehmen die LIBS-Intensitéaten ab, bis sie
einen konstanten Wert erreicht haben. Die unterschiedlichen Intensitaten der verschiedenen
Elemente entstehen aufgrund der unterschiedlichen chemischen Konzentrationen im Duplex-
stahl.
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Abbildung 27 Verlauf der LIBS-Intensitaten, der Hauptlegierungselemente Cr, Mn und Ni eines 1.4462 wéah-
rend des WIG-Schwei3ens. Geschweil3t wurde mit | = 160 A und vs = 10 cm/min; Start des Schweil3plasmas
bei ca. t =7 s und Ende des Schweil3plasmas bei ca. t = 31 s [252].

Mithilfe von multivariaten Kalibriermodellen sowie verbaute UV-Filter im Strahlengang des
LIBS-Lasers kdnnen die Storungen aufgrund der zusatzlichen elektromagnetischen Strahlung
des SchweiRplasmas unterdriickt werden. Dies hilft bei der Quantifizierung der chemischen
Konzentrationen wéhrend des Schweil3ens.

5.3.2 Quantitative Messung der chemischen Zusammensetzungen wahrend des

WIG-SchweilRens

Das Ubergeordnete Ziel der chemischen Messmethoden besteht darin, quantitative Messun-
gen mit hdchstmoglicher Prazision durchzufiihren. LIBS bietet den Vorteil, dass die Proben-
vorbereitung minimal ist und bereits in situ Messungen durchgefiihrt werden kénnen. Fir die
in situ SchweilRversuche wurden sowohl einfache Umschmelzschweil3ungen als auch Stof3-
schweil3ungen, mit Zusatzwerkstoff durchgefiihrt. Abbildung 28 zeigt die quantitative Auswer-
tung der chemischen Konzentrationen wahrend des WIG-Schweil3ens des Lean Duplex Stahls
1.4162 und des 1.4462. Mithilfe der PLS-Kalibrierung aus Kapitel 5.1.1 kénnen nun auch quan-
titative Werte aufgetragen werden. Die Schwei3geschwindigkeit wurde hierbei konstant
(vs =10 cm/min) gehalten und die Stromstarke wurde variiert zwischen |1=140A und
| = 160 A. Aus dem Diagramm kann der zeitliche Verlauf des WIG-Schwei3vorgangs abgele-
sen werden. Gestartet hat das Schweil3plasma bei ca. t = 4 s. Hier ist ein kurzer Konzentrati-
onsanstieg in allen Diagrammen erkennbar, aufgrund des Aufblitzen des Schweif3plasmas und
der zusatzlichen elektromagnetischen Strahlung [252]. Der Schweil3vorgang endet bei ca.
t=30s.
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Abbildung 28 In situ Messung der chemischen Konzentrationen beim WIG-Schweif3en von diversen Duplex-
stahlen, mit und ohne Zusatzwerkstoff. (a) 1.4462, | = 160A, ohne Zusatzwerkstoff, (b) 1.4462, | = 160 A, mit
Zusatzwerk-stoff, (c) 1.4462, | = 140A, ohne Zusatzwerkstoff, (d) 1.4462, | = 140 A, mit Zusatzwerkstoff, (e)

1.4162, | = 160A, ohne Zusatzwerkstoff, (f) 1.4162, | = 160A, mit Zusatzwerkstoff, (g) 1.4162, | = 140A, ohne
Zusatzwerkstoff, (h) 1.4162, | = 140A, mit Zusatzwerkstoff [257].
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AnschlieRend kiihlt der Werkstoff, an Luft auf RT ab. Auch hier ist erkennbar, dass Mn wahrend
des Schweil3ens abdampft. Das Mn wird wahrend des Schweil3prozesses vom LIBS-Laser
erfasst und die Konzentration daher erhéht. Einen Unterschied erkennt man besonders beim
Vergleich zwischen dem Schweif3en mit und ohne Zusatzwerkstoff. Die Mn-Konzentrationen
steigen bspw. in Abbildung 28 (d), beim Schweil3en mit Zusatzwerkstoff des 1.4462, starker
an als in Abbildung 28 (c) (ohne Zusatzwerkstoff). Die durchschnittliche Mn-Konzentration liegt
in Abbildung 28 (d) bei Mn = 1,7 Gew.-% wahrend der durchschnittlichen Mn-Konzentration in
Abbildung 28 (c) bei Mn = 1,1 Gew.-% liegt. Auch in Abbildung 28 (e), beim Schweif3en ohne
Zusatzwerkstoff des 1.4162 st die durchschnittiche Mn-Konzentration geringer
(Mn=4,8 Gew.-%) als in Abbildung 28 (f), beim Schweillen mit Zusatzwerkstoff
(Mn = 5,0 Gew.-%). Die Ni-Konzentrationen steigen bei allen Schwei3versuchen, mit Zusatz-
werkstoff an. Dies liegt daran, dass der verwendete Zusatzwerkstoff eine hohe Ni-Konzentra-
tion besitzt. Die Cr-Konzentrationen sind unauffallig, konstant [257].

Zusatzlich wurden SchweiRversuche mit CF-LIBS ausgewertet, sodass ein Vergleich zwischen
den beiden Kalibrierverfahren aufgestellt werden kann. Hierzu wurden die beschichteten Zu-
satzwerkstoffe aus Kapitel 4.3.1 genutzt. SchweiRversuche wurden durchgefihrt mit | = 160 A
und einer konstanten Schweil3geschwindigkeit von vs = 10 cm/min. Abbildung 29 zeigt den
Verlauf der Tg, wahrend des WIG-Schweil3ens ohne Beschichtung (Abbildung 29 (a)) und mit
Ni-Beschichtung (Abbildung 29 (b)). Der Schweildvorgang war hier zwischen ca. Spektrum 5
und 25. Te bleibt gré3tenteils konstant, sinkt jedoch bei der Abkiihlung, nach dem Schweil3en
leicht ab. In Abbildung 29 (c) kann der Verlauf der chemischen Konzentrationen, ausgewertet,
mit CF-LIBS abgelesen werden. Hier handelt es sich um das WIG-Schweifl3en, mit unbeschich-
tetem Zusatzwerkstoff. Abbildung 29 (d) zeigt den Verlauf der chemischen Konzentrationen,
ausgewertet mit CF-LIBS des Ni-beschichteten Zusatzwerkstoffs. Auch hier ist erkennbar,
dass die Mn-Konzentration wahrend des Schweil3ens ansteigt. Allgemein sind die Verlaufe der
chemischen Konzentrationen &hnlich zu den chemischen Konzentrationen, ausgewertet mit
PLS. In Tabelle 12 ist eine Gegentberstellung der chemischen Konzentrationen, der Probe
347 + Ni6h (Zusatzwerkstoff, mit Ni beschichtet) dargestellt. Fur die Elemente Si, Cu und Mn
zeigt die CF-LIBS eine Genauigkeit von tber 90 %. Fir die restlichen Elemente sind die Ge-
nauigkeiten eher unzureichend und kdnnen fir eine zuverlassige quantitative Analyse nicht
herangezogen werden.
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Abbildung 29 (a) Verlauf der Elektronentemperatur TE wahrend des WIG-SchweilRens eines 1.4462, mit Zu-
satzwerkstoff (unbeschichtet). (b) Verlauf der Elektronentemperatur TE wahrend des WIG-Schweil3ens eines
1.4462, mit Zusatzwerkstoff (beschichtet 347+Ni6h). (c) Verlauf der chemischen Konzentrationen wéhrend des
WIG-Schweil3ens eines 1.4462, mit Zusatzwerkstoff (unbeschichtet), ausgewertet mit CF-LIBS. (d) Verlauf der
chemischen Konzentrationen wéhrend des WIG-SchweifRens eines 1.4462, mit Zusatzwerkstoff (beschichtet,

347+Ni6h), ausgewertet mit CF-LIBS.
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Tabelle 12 Ergebnisse der quantitativen, chemischen Analyse mit CF-LIBS wahrend des WIG-Schweil3ens
(Probe mit Ni Beschichtet). Vergleich der Kalibrierverfahren und Angabe der Genauigkeit.

Element | Chemische Konzentrationen | Chemische Konzentrationen | Ubereinstim-
(PLS) (CF-LIBS) mung
Cr 16,5 Gew.-% 27,3 Gew.-% 61 %
Ni 7,7 Gew.-% 5,6 Gew.-% 63 %
Mn 3,0 Gew.-% 2,9 Gew.-% 99 %
Cu 0,8 Gew.-% 0,8 Gew.-% 94 %
Si 0,6 Gew.-% 0,6 Gew.-% 96 %
Mo 2,5 Gew.-% 4,6 Gew.-% 15 %

Der Vergleich der beiden Kalibriermethoden zeigt eine Ubereinstimmung von tiber 50 %. Mit-
hilfe des Korrelationsplots in Abbildung 30 kann dies veranschaulicht werden. Die Korrelation
von PLS und CF-LIBS ist nicht perfekt. CF-LIBS zeigt sowohl positive als auch negative Ab-
weichungen der chemischen Konzentrationen. Die Cr-, Cu- und Mo-Konzentrationen werden
systematisch tUberschatzt, wahrend die Ni-Konzentrationen unterschétzt werden. Si weist eine
hohe Streuung auf, verglichen zur Ideallinie. Dies deutet darauf hin, dass Konzentrationen
unterhalb von 0,1 Gew.-% mittels CF-LIBS nicht zuverlassig bestimmt werden kénnen. Aul3er-
dem ist die hohe Streuung auf die Tatsachen zurtickzufiihren, dass bei der CF-LIBS viele An-
nahmen getroffen werden, die in der Realitat der Messungen nicht zutreffen [258, 259]. Aller-
dings kann die CF-LIBS Veranderungen (Schweil3fehler) wahrend des Schweil3ens zuverlas-
sig vorhersagen [251]. Beispielsweise das Abdampfen von Legierungselemente, wie Mn kann
in situ beobachtet werden. Dies hat eine hohe Relevanz fir die resultierende Schweif3naht-
mikrostruktur. Ein weiterer Vorteil der CF-LIBS ist, dass keine langwierige Kalibrierung not-
wendig ist und die Ergebnisse schnell, vor Ort verfligbar sind. Dies bietet zukiinftig eine Mini-
mierung der Ex situ Untersuchungsmethoden und kann eine Automatisierung des Schweil3-
verfahrens durch Regelung des Schwei3prozesses ermdglichen. Dazu muss die Genauigkeit
der CF-LIBS Methode mithilfe von weiteren Untersuchungen und verbesserter Analysegerate
(Spektrometer-Auflésung) optimiert werden.
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Abbildung 30 Korrelationsplot CF-LIBS vs. PLS fir die Legierungselemente des Duplexstahls 1.4462 [251].

5.3.3 Berechnung der Elektronentemperaturen wahrend des Abkuhlvorgangs

Aufgrund der Tatsache, dass die LIBS-Intensitdten temperaturabhéangig sind und Te aus die-
sen berechnet wird, kann folgerichtig gesagt werden, dass Te mit der Probentemperatur zu-
sammenhangt. Aus diesem Grund wird in diesem Kapitel versucht, eine Korrelation zwischen
Te und Probentemperatur To herzustellen. Dazu wurden Schweif3versuche und parallel in situ
Messungen mittels LIBS durchgefiihrt. Die Schweil3parameter wurden hierbei konstant, bei
I =160 A und vs = 10 cm/min gehalten. To wurde mithilfe eines Pyrometers aufgezeichnet
(siehe Kapitel 4.2). Zur Berechnung der Te wurden verschiedene Elementlinien, die im Duplex-
stahl vorkommen, ausgewahlt. Besonders Fe, Cr und Mn werden in diesem Kapitel zur Be-
rechnung ausgewabhlt. Vorerst werden SBP erstellt, um dann aus der Steigung Te zu berech-
nen. Wahrend der Versuche werden tcae Und teelay des Spektrometers variiert, um Te als Funk-
tion dieser Werte aufzuzeichnen und eine Abhangigkeit zu untersuchen. Abbildung 31 zeigt
exemplarisch den Verlauf von Te und To wéhrend des WIG-Schweil3ens eines 1.4462. Zur
Berechnung von Te wurden hier Fe-Linien genutzt. In Abblidung 31 (a) wurde die tgelay konstant
bei tgelay = 1 s gehalten und die tcae= 10 us gewdhlt. In Abbildung 31 (b) ist der Verlauf von
Te und To, bei einer tcae = 2 Us und einer tqelay = 500 ps dargestellt. To steigt, nach dem Start
des SchweilR3plasmas rasant, bis Uber die Schmelztemperatur an. Dort pendelt diese sich ein,
bis das Schweil3plasma erlischt und anschliel3end eine Abkuihlung an Luft stattfindet. Te bleibt
Uber den gesamten Schweil3- und Abkuhlprozess konstant. Ausnahmen sind beim Zinden
und Erléschen des Schweil3plasmas erkennbar. Dort steigt Te an bzw. fallt kurze Zeit ab (vgl.
Abbildung 31 (a)).
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Abbildung 31 Verlauf von Te und To wahrend des WIG-Schweil3ens. Te wurde berechnet mittels Fe-Linien. (a)
teate = 10 Us, bei konstanter tgelay = 1 US). (b) taelay = 500 ns, bei konstanter tcate = 2 ps.

Abbildung 32 zeigt den Verlauf von Te wéhrend des WIG-Schweif3ens eines 1.4462, mit Vari-
ation der tgae Und konstanter tgelay = 1 US). Fur die Berechnung wurden die Linien von Fe (Ab-
bildung 32 (a)), Cr (Abbildung 32 (b)) und Mn (Abbildung 32 (c)) genutzt. Erkennbar ist in allen
Abbildungen, dass der Schweil3prozess bei ca. t = 3 s startete und bei ca. t = 30 s endete. An
diesen Punkten gibt es eine starke Schwankung in den Te. Diese fallen rasant ab bzw. steigen
rapide an. Wahrend der Abkihlung der Probe (nach ca. t = 30 s) andert sich Te kaum.
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Abbildung 32 Verlauf von Te wéahrend des WIG-Schweil3ens eines 1.4462. Variation der tcate, bei konstanter
tdelay = 1 ps. (a) Berechnung von Te mittels Fe-Linien. (b) Berechnung von Te mittels Cr-Linien. (c) Berechnung
von Te mittels Mn-Linien.

Abbildung 33 zeigt den Verlauf von Te wahrend des WIG-SchweilRens eines 1.4462, mit Vari-
ation der tgelay Und konstanter teaee = 2 ps. Fir die Berechnung wurden die Linien von Fe (Ab-
bildung 33 (a)), Cr (Abbildung 33 (b)) und Mn (Abbildung 33 (c)) genutzt. Erkennbar ist in allen
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Abbildungen, dass der Schweil3prozess bei ca. t = 3 s startete und bei ca. t = 30 s endete.
Auch hier ist an diesen Punkten eine starke Schwankung in den Te zu verzeichnen. Diese
fallen rasant ab bzw. steigen rapide an. Wahrend der Abkihlung der Probe (nach ca. t = 30 s)
andert sich Te auch hier kaum. Allgemein kann festgehalten werden, dass Te keine Korrelation
mit To zulésst. In keinen der beiden Falle (Variation teelay und Variation tecae) &ndern sich die Te
mit abnehmender To. Eine rasante Anderung der Tk ist beim Start und Ende des Schweil3vor-
gangs zu verzeichnen. Dies kann erklart werden, durch die rasante Anderung der Materialei-
genschaften, wenn die Duplexstahle den Phaseniibergang von fest zu flissig durchlaufen. Die
Warmekapazitat C, &ndert sich, da dieser Parameter stark temperaturabhangig ist. Weiterhin
ist Cp, fUr die Warmeableitung im Material und dadurch auch fur die Verdampfungs- und Plas-
mabildungsprozesse verantwortlich. Weiterhin muss bei der Berechnung von Te berticksichtigt
werden, dass die Boltzmann-Plot Methode inakkurat ist und viele Annahmen voraussetzt, die
in der Realitat nicht zutreffen (isothermes Plasma, optisch diinn und stationar) [226, 227]. Fer-
ner muss beriicksichtigt werden, dass sich wahrend des Schweif3prozesses das Reflexions-
verhalten der Oberflache sowie das Absorptionsvermdgen verandert. Dies hat direkten Ein-
fluss auf die Plasmabildungsprozesse und damit auf die resultierenden Te [228, 260, 261]. All
diese Griinde lassen den Schluss zu, dass in diesen Experimenten keine Korrelation zwischen

den Oberflachentemperaturen To und den Elektronentemperaturen Te aufgestellt werden
konnte.
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Abbildung 33 Verlauf von Te wéahrend des WIG-Schweil3ens eines 1.4462. Variation der tdelay, bei konstanter
tate = 2 pS. (&) Berechnung von Te mittels Fe-Linien. (b) Berechnung von Te mittels Cr-Linien. (c) Berechnung
von Te mittels Mn-Linien.
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5.4 Charakterisierung der geschweil3ten Proben

Zur Analyse der Schwei3nahtmikrostruktur werden in diesem Kapitel diverse Untersuchungen
an den geschweilten Duplexstahl-Proben durchgefiihrt. Die Charakterisierung dient der De-
tektion von Auffalligkeiten im Schweil3prozess und spater zur moglichen Optimierung der Ge-
fligediagramme.

5.4.1 Auswertung Zugversuche

Nach den SchweilRversuchen wurden Zugproben langs aus der Schweil3naht der Duplexstahle
entnommen. Abbildung 34 (a) zeigt die technische Zeichnung der gefertigten Zugproben.
Diese wurden in Anlehnung an die Norm DIN 50125 [262] konstruiert. Hierbei handelt es sich
um Flachzugproben. Abbildung 34 (b) zeigt exemplarisch eine verbaute Zugprobe in der Zug-
versuchsmaschine.

b

Abbildung 34 (a) Technische Zeichnung der genutzten Zugproben-Geometrie in Anlehnung an DIN 50125
[262]. (b) Eingebaute Zugprobe aus 1.4462.

Tabelle 13 zeigt die Probenbezeichnung sowie die zugehdrige Streckenenergie Es, mit der die

Schweil3proben geschweil3t wurden. Die Versuche wurden simultan fur den Standard Duplex
1.4462 und dem Lean Duplex 1.4162 durchgefihrt.
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Tabelle 13 Probenbezeichnung mit zugehdriger Streckenenergie Es der gepriften Schwei3proben aus Duplex-

stahl.

1.4462 1.4162
Probenbezeichnung | Streckenenergie Es | Probenbezeichnung | Streckenenergie Es
1.1 1,20 kd/mm 1.1 1,20 kd/mm
1.2 0,80 kJ/mm 1.2 0,80 kJ/mm
1.3 0,60 kJ/mm 1.3 0,60 kJ/mm
1.4 1,06 kd/mm 1.4 1,06 kd/mm
1.5 0,70 kJ/mm 1.5 0,70 kJ/mm
1.6 0,53 kJ/mm 1.6 0,53 kJ/mm
1.7 0,82 kJ/mm 1.7 0,82 kJ/mm
1.8 0,54 kJ/mm 1.8 0,54 kJ/mm
1.9 0,41 kJ/mm 1.9 0,41 kJ/mm

Vorab wurden die GW geprift, um die Ergebnisse der Schweil3proben interpretieren zu kén-
nen und einen Vergleich mit den Normwerten (vgl. Tabelle 7) zu erhalten. Die Zugfestigkeit
des GW 1.4462 betrug Rm = 800 MPa und die Dehngrenze betrug Rpo2 = 551 MPa. Bei dem
Lean Duplex GW betrug Rm = 700 MPa und Rpo2 = 450 MPa.

Abbildung 35 zeigt die Ergebnisse fir Rpo2 und Ry aus den Zugversuchen. Als Analyse der
Schweil3proben werden ausschliellich die beiden Werte genutzt, da sie in Normen und Ver-
Offentlichungen Ublicherweise als Vergleich herangezogen werden. Deutlich erkennbar ist,
dass Rpo2 und Ry beim Standard Duplex 1.4462 (Abbildung 35 (a)) hoher ist als beim Lean
Duplex 1.4162 (Abbildung 35 (b)). Dies stimmt mit den Werten des GW uberein. Weiterhin ist
ein Trend erkennbar, dass mit steigender Es, sowohl Ry > als auch Ry, abnimmt.
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Abbildung 35 Darstellung von Rpo,2 und Rm Uber die Probenbezeichnung. (a) Schweil3proben aus 1.4462; (b)
Schweilproben aus 1.4162.

Zur Verdeutlichung des Phanomens ist in Abbildung 36 sowohl Rpo,2 als auch Ry, Uber Es auf-
getragen. Mithilfe einer Fit-Geraden kann die Abnahme von Ry und Rm, bei steigender Es
veranschaulicht werden. Abbildung 36 (a) zeigt Ry Uber Es des Standard Duplex. Abbil-
dung 36 (b) zeigt Rm Uiber Es des Standard Duplex 1.4462. In Abbildung 37 (c) ist Rpo2 Uber
Es des Lean Duplex 1.4162 dargestellt und in Abbildung 36 (d), Rm Uber Es des Lean Duplex
1.4162. Es ist ein klarer Trend erkennbar, dass sowohl Rpo2 als auch Rm, mit steigender Es
abnimmt. Dies trifft sowohl fir den Standard Duplex 1.4462 als auch fur den Lean Duplex
1.4162 zu. SchlieB3lich kann festgehalten werden, dass die mechanischen Kennwerte Ryo.2 und
Rm fur den Lean Duplex niedriger sind, sowohl im GW als auch in den Schweil3proben. Bei
ansteigender Es nehmen Ry 2> und R deutlich ab. Dies lasst sich nach der metallografischen
Analyse und der Bruchflachenanalyse interpretieren.
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Abbildung 36 (a) Verlauf von Rpo2 Uber Es bei den SchweiR3proben aus 1.4462; (b) Verlauf von Rm Uber Es bei
den Schweif3proben aus 1.4462; (c) Verlauf von Rpo2 Uber Es bei den Schweif3proben aus 1.4162; (d) Verlauf
von Rm Uber Es bei den Schweil3proben aus 1.4162.

5.4.2 Metallografische Analyse der Zugproben

Nach der Zugprufung wurden die Proben préapariert und metallografisch untersucht. In Abbil-
dung 37 sind Ubersichtsaufnahmen der gebrochenen Zugproben, im Lichtmikroskop erkenn-
bar. Hierbei handelt es sich um Schweil3proben aus Standard Duplex 1.4462 und die Proben
I1.1 (Abbildung 37 (a)) sowie 11.9 (Abbildung 37 (b)). Diese beiden Proben sollen hier exemp-
larisch analysiert werden, da sie die hdchste Es (1I.1 = 1,20 kJ/mm) und die niedrigste Es
(1.9 = 0,41 kJ/mm) widerspiegeln. Im Vergleich zeigen die beiden Abbildungen, dass bei ho-
her Es die Verformung an der Bruchkante hoher ist als bei einer niedrigen Es. In Abbil-
dung 37 (b) ist m unteren Bildausschnitt erkennbar, dass unbeeinflusster GW in der Probe
existiert. Dies deutet darauf hin, dass bei der gewéhlten Es der Werkstoff nicht ausreichend
tief aufschmilzt. Weiterhin kann bei den Ubersichtsaufnahmen bereits festgestellt werden,
dass die Ferritkbrner in Abbildung 37 (a) grober sind als in Abbildung 37 (b).
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Abbildung 37 geétzte Ubersichtsaufnahmen unter dem Lichtmikroskop der gebrochenen Zugproben. (a) Probe
I1.1 aus 1.4462; (b) Probe 11.9 aus 1.4462.

Mithilfe der geatzten Detailaufnahmen, der gebrochenen Zugproben aus 1.4462 in Abbil-
dung 38 kann dies deutlicher erkannt werden. In Abbildung 38 (a) ist die Probe 11.1 des 1.4462
dargestellt und in der VergréRerung der Bruchkante, rechts im Bild zeigen sich stark vergro-
berte Ferritkorner. Der Ferritanteil in diesem Bereich liegt laut Bildanalyse bei 76 vol.-%. Im
Gegensatz dazu ist in Abbildung 38 (b) die Probe 1.9 des 1.4462 erkennbar. Hier sind die
Ferritkorner weniger vergrobert und zeigen eine weniger verformte Struktur. Der Ferritanteil in
diesem Bildausschnitt liegt laut Bildanalyse bei 86 vol.%. Weiterhin kann festgehalten werden,
dass bei Probe 11.9 des 1.4462 der Austenit gro3tenteils auf den Korngrenzen vorkommt. Im
Gegensatz dazu ist bei Probe 11.1 des 1.4462 erkennbar, dass der Austenit grober (erscheint
breiter) auf den Korngrenzen ist. Ferner bildet sich mehr Austenit in den Ferritkérnern und es
bildet sich eine Widmannstattensche Form des Austenits.
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Abbildung 38 geétzte Detailaufnahmen unter dem Lichtmikroskop der gebrochenen Zugproben. (a) Probe 1.1
aus 1.4462; (b) Probe 11.9 aus 1.4462.

Dasselbe kann nun beim Lean Duplex 1.4162 analysiert werden. In Abbildung 39 sind Uber-
sichtsaufnahmen der gebrochenen Zugproben, im Lichtmikroskop erkennbar. Hierbei handelt
es sich um Schweil3proben aus Lean Duplex 1.4162 und die Proben II.1 (Abbildung 39 (a))
sowie 1.9 (Abbildung 39 (b)). Wie auch bei den Proben zuvor werden diese exemplarisch un-
tersucht, da sie die hoéchste Es (1.1 = 1,20 kJ/mm) und die niedrigste Es (1.9 = 0,41 kJ/mm)
widerspiegeln. Auch hier ist in Abbildung 39 (b) im unteren Bildausschnitt erkennbar, dass un-
beeinflusster GW in der Probe existiert. Dies deutet darauf hin, dass bei der gewahlten Es der
Werkstoff nicht ausreichend tief aufschmilzt. Weiterhin kann bei den Ubersichtsaufnahmen
bereits festgestellt werden, dass die Ferritkdrner in Abbildung 39 (a) grober sind als in Abbil-
dung 39 (b). Allerdings scheint dies nicht geringer ausgepragt als beim 1.4462.
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Abbildung 39 geétzte Ubersichtsaufnahmen unter dem Lichtmikroskop der gebrochenen Zugproben. (a) Probe
1.1 aus 1.4162; (b) Probe 1.9 aus 1.4162.

Mithilfe der geatzten Detailaufnahmen, der gebrochenen Zugproben aus 1.4162 in Abbil-
dung 40 kann die Mikrostruktur deutlicher analysiert werden. In Abbildung 40 (a) ist die Probe
II.1 des 1.4162 dargestellt und in der Vergré3erung der Bruchkante, rechts im Bild zeigen sich
vergroberte Ferritkdrner. Der Ferritanteil in diesem Bereich liegt laut Bildanalyse bei 80 Vol.-
%. Im Gegensatz dazu ist in Abbildung 40 (b) die Probe 1.9 des 1.4162 erkennbar. Hier sind
die Ferritkbrner weniger vergrébert und zeigen eine weniger verformte Struktur. Der Ferritanteil
in diesem Bildausschnitt liegt laut Bildanalyse bei 79 vol.%. Bei den Proben aus Lean Duplex
1.4162 erscheint bei beiden Es, eine Widmannstattensche Form des Austenits. AuRerdem un-
terscheidet sich der Ferritanteil nur marginal. Dies lasst darauf schlieBen, dass der Lean
Duplex 1.4162 mehr Austenit bilden kann, trotz hoherer Abkuhlrate.
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Abbildung 40 geéatzte Detailaufnahmen unter dem Lichtmikroskop der gebrochenen Zugproben. (a) Probe 1.1
aus 1.4162; (b) Probe 11.9 aus 1.4162.

Neben den metallografischen Untersuchungen wurden zusétzlich die Bruchflachen der Zug-
proben im REM analysiert, um genauere Details zum Einfluss von Es auf die Mikrostruktur zu
erlangen. Abbildung 41 zeigt links im Bild eine Ubersichtsaufnahme der gebrochenen Zugpro-
ben aus 1.4462 im REM. Rechts im Bild ist eine Detailaufnahme der Bruchflache erkennbar.
Aus dieser Perspektive liegt die Schweil3naht oben. Abbildung 41 (a) zeigt die Probe II.1 aus
1.4462. In der Ubersichtsaufnahme ist sichtbar, dass die Verformung wesentlich groRer ist als
bei der Probe 11.9 aus 1.4462 (Abbildung 41 (b)). Bei beiden Bruchflachen ist eine duktile Bru-
cherscheinungsform aufgrund der Wabenstruktur erkennbar. Allerdings erscheinen die Waben
bei Probe 11.1 aus 1.4462 groRRer und wesentlich tiefer.
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Abbildung 41 Ubersichts- und Detailaufnahmen von den Bruchflachen, der Zugproben aus 1.4462 im REM. (a)
Probe 11.1 aus 1.4462; (b) Probe I1.9 aus 1.4462.

Abbildung 42 zeigt links im Bild eine Ubersichtsaufnahme der gebrochenen Zugproben aus
1.4162 im REM. Rechts im Bild ist eine Detailaufnahme der Bruchflache erkennbar. Aus dieser
Perspektive liegt die Schweil3naht oben. Abbildung 42 (a) zeigt die Probe 1.1 aus 1.4162.
Auch hier ist die Verformung wesentlich groR3er ist als bei der Probe 11.9 aus 1.4162 (Abbil-
dung 42 (b)). Bei beiden Bruchflachen ist eine duktile Brucherscheinungsform aufgrund der
Wabenstruktur erkennbar. Allerdings erscheinen auch beim Lean Duplex die Waben bei Probe
I1.1 groRer und tiefer. SchlieBlich lasst sich aus den, in diesem Kapitel durchgefiihrten Unter-
suchungen sagen, dass die Zugfestigkeit und die Dehngrenze der beiden Duplexstéahle, bei
Erhohung der Streckenenergie abnehmen. Dies ist darauf zuriickzufiihren, dass die Abkuhl-
geschwindigkeit abnimmt und damit mehr Zeit fir die Austenitbildung bleibt. Weiterhin kommt
es zu einer Vergroberung der Ferritkdrner, besonders beim Standard Duplex 1.4462. Diese
Phanomene konnten bereits in einer Vielzahl an Verdffentlichungen festgestellt und in dieser
Arbeit bestatigt werden [263-266].
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Abbildung 42 Ubersichts- und Detailaufnahmen von den Bruchflachen, der Zugproben aus 1.4162 im REM. (a)
Probe 11.1 aus 1.4162; (b) Probe 1.9 aus 1.4162.

5.4.3 Hartemessungen im Schweil3gut

Zur vollstandigen Analyse der Mikrostruktur werden in diesem Kapitel Hartemessungen und
die Verteilungen dieser auf Querschliffen der Schweil3proben gezeigt. Abbildung 43 zeigt so-
wohl Ubersichtsaufnahmen im Lichtmikroskop der Schwei3proben (oben im Bild) als auch das
Hartemapping HVO0,1, durchgefuhrt mittels UCI (unten im Bild). Deutlich erkennbar ist, dass
eine starke Aufhartung im SG der Proben 1.1 (Abbildung 43 (a)) und 1.9 (Abbildung 43 (b))
stattfindet. Auch hier werden diese beiden Proben exemplarisch diskutiert, da sie die héchste
Es (1.1 = 1,20 kJ/mm) und die niedrigste Es (11.9 = 0,41 kJ/mm) widerspiegeln. Die durch-
schnittliche Harte im SG der Probe 1.1 (1.4462) betragt 290 HVO0,1. Die durchschnittliche Harte
im SG der Probe 11.9 (1.4462) betragt 306 HVO,1. Im GW liegen die Hartewerte bei beiden
Proben, bei 260 HVO,1.
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Abbildung 43 Harteverteilung tber den Querschliff der Schwei3proben. (a) Hartemessung HVO0,1 an Probe 1.1
aus 1.4462; (b) Hartemessung HVO0,1 an Probe 11.9 aus 1.4462.
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Abbildung 44 zeigt sowohl Ubersichtsaufnahmen im Lichtmikroskop der SchweiRproben (oben
im Bild) als auch das Hartemappings HVO0,1, durchgefihrt mittels UCI (unten im Bild). Bei den
Proben aus Lean Duplex 1.4162 istim Gegensatz zu dem Standard Duplex 1.4462 erkennbar,
dass eine Erweichung im SG der Proben 1.1 (Abbildung 44 (a)) und 1.9 (Abbildung 44 (b))
stattfindet. Die durchschnittliche Harte im SG der Probe 11.1 (1.4162) betragt 226 HVO0,1. Die
durchschnittliche Harte im SG der Probe 11.9 (1.4462) betragt 223 HVO0,1. Im GW liegen die
Hartewerte bei beiden Proben, bei 235 HVO0,1. Diese Diskrepanz kann bei allen Proben beo-
bachtet werden. Dies zeigt auch Abbildung 45. Dort sind in Abbildung 45 (a) die Hartewerte
der Standard Duplex-Schweif3proben 1.4462 und in Abbildung 45 (b) die Hartewerte der Lean
Duplex-Schweil3proben 1.4162 dargestellt. In allen Proben zeigt sich, dass im SG des 1.4462
eine Aufhartung des Werkstoffs stattfindet. Im Gegensatz dazu zeigt sich im SG des 1.4162
eine Erweichung des SG. Erklarungen fur dieses Phanomen konnen in der Literatur gefunden
werden. Die geringere Ni-Konzentration im 1.4162 hindert die Ausscheidung von CrN und CrC
im Ferrit. Diese Phasen erhthen die Harte des Werkstoffs, versproden diesen jedoch gleich-
zeitig [134, 267]. Weiterhin fuhrt die hohe N-Konzentration des 1.4162 dazu, dass Ausschei-
dungen, wie CrN und CrC verhindert werden [45, 111]. Ferner wird im 1.4462 haufig die s-
Phase, bei unkontrollierter Abkiihlung beobachtet. Diese fihrt zu einer Erhéhung der Harte,
bei gleichzeitiger Abnahme der Duktilitat [34, 268]. Die Phasenausscheidungen konnten in den
Untersuchungen hier nicht nachgewiesen werden. Dazu missten tiefergehende Untersuchun-
gen, wie beispielsweise TEM-Analysen durchgefuhrt werden. Dies soll allerdings nicht Teil
dieser Arbeit sein.
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Abbildung 44 Harteverteilung tber den Querschliff der Schwei3proben. (a) Hartemessung HVO0,1 an Probe 1.1
aus 1.4162; (b) Hartemessung HV0,1 an Probe 11.9 aus 1.4162.
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Abbildung 45 Durchschnittliche Hartewerte HV0,1 der gesamten Schweil3proben im SG und im GW. (a) HVO0,1
des Standard Duplex 1.4462; (b) HVO0,1 des Lean Duplex 1.4162.

5.5 Einfluss einzelner Legierungselemente auf das Phasenverhalt-

nis im Schweil3gut

Der Einfluss diverser Legierungselemente auf das Phasenverhéltnis von Austenit und Ferrit
im SG eines Standard Duplex 1.4462 wird in diesem Kapitel analysiert. Dazu wurde, wie in
Kapitel 4.3 beschrieben, der Schweilizusatzwerkstoff mit einzelnen Legierungselementen be-
schichtet. Mittels PVD-Beschichtung wurden Dinnfilmschichten auf den Schweil3zusatzwerk-
stoff vom Typ 347 aufgebracht. Zusatzliche Legierungselemente waren Si, Nb, Cu, Mn, Ni und
C. Tabbelle 10 zeigt die beschichteten Elemente auf dem Schwei3zusatzwerkstoff, mit zuge-
horiger Angabe der Dauer, der Schichtdicke, dem berechneten Konzentrationszusatz und der
resultierenden Gesamtkonzentration.

In Abbildung 46 sind exemplarische lichtmikroskopische Detailaufnahmen des SG, der
Schweil3proben aus 1.4462 dargestellt. In Abbildung 46 (a) ist der Querschliff der Probe
347 + 1,9Nb gezeigt, mit einem Ferritanteil von 94 vol.-% (gemessen mittels Bildanalyse) dar-
gestellt. In Abbildung 46 (b) ist der Querschliff der Probe 347 + 2,8Cu, mit einem Ferritanteil
von 76 vol.-% dargestellt. Beide Abbildungen zeigen ein &hnliches Erscheinungsbild, welches
dblich fir WIG-Schweil3ungen, mit reinem Ar-Schutzgas ist. Der hohe Ferritanteil bei Probe
347 + 1,9Nb deutet darauf hin, dass Nb als starker Ferritbildner wirkt. Der Austenit bildet sich
bei Probe 347 + 1,9Nb ausschlief3lich auf den Korngrenzen. Bei Probe 347 + 2,8Cu verbreitert
sich dieser auf den Korngrenzen und bildet weiterhin eine Widmannstétten-Form innerhalb der
Ferritkorner. Mit dem hier genutzten Atzmittel Beraha Il konnten keine intermetallischen Pha-
sen gefunden werden.
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Abbildung 46 Lichtmikroskopische Aufnahmen der SchweiRgefiige, verwendetes Atzmittel Beraha I, Ferrit
dunkel und Austenit hell eingefarbt). (a) 347 + 1,9Nb mit 94 vol.-% Ferrit und (b) 347 + 2,8Cu mit 76 vol.-%
Ferrit.

5.5.1 Vergleich der Messmethoden zur Ferritmessung im Schweil3gut

Zur Bestimmung des Ferritanteils im SG existieren verschiedenen Methoden, die in diesem
Kapitel verglichen werden. In Kapitel 4.3 sind die Methoden und Abléaufe der hier genutzten
Methoden ausfihrlich beschrieben. Die Schweildungen wurden mit dem WIG-Verfahren und
reinem Argon (Ar) als Schutzgas durchgefuhrt. Das WRC-1992 Diagramm wurde als Vorher-
sageinstrument genutzt und die Giltigkeit dessen soll geprift werden. Die berechneten FN
werden mit tatsachlichen Messungen mittels lichtmikroskopischer Bildanalyse, Fischerscope®
und XRD verglichen.

Tabelle 14 zeigt die FN, berechnet mit dem WRC-1992 und die durchschnittlichen Ferritanteile
des SG ermittelt mit den verschiedenen Messmethoden. Die Messwerte, ermittelt mit dem Fi-
scherscope® sind in FN angegeben. Zum Vergleich mit der Bildanalyse und der XRD, bei
denen die Messwerte in Vol.-% ermittelt werden, muss ein Umrechnungsfaktor genutzt wer-
den. Hier wurde der Umrechnungsfaktor 1,1 aus der Norm ISO/TR 22824 [269] gewahlt. Die
Firma Fischer GmbH gibt an, dass Messwerte oberhalb von 80 vol.-% nicht zuverlassig mit
dem Fischerscope® ermittelt werden kénnen. Grund dafiir ist der Entmagnetisierungseffet, bei
zunehmenden Ferritanteil im Gefuge. In Tabelle 14 sind daher zwei Werte eingeklammert, die
ungdltig sind aufgrund des hohen Ferritanteils (ohne Zusatz und 347 + 1,9Nb). Nur 2 Proben
weisen einen Ferritanteil unter 80 FN auf (347 und 347 + 2,8Cu), was die Nutzung des Mess-
verfahrens fur WIG-SchweiBungen anzweifeln I&sst. Die Ergebnisse der XRD-Untersuchun-
gen ergaben einen weiten Messbereich von 28-91 vol.-% und die Streuung der Messwerte lag
zwischen 11-26 %. Die Elemente Si und Mn sind in den Crgq und Nigq, die die Berechnungs-
grundlage des WRC-1992 Diagramms darstellen, nicht enthalten und haben daher keinerlei
Einfluss auf die Ergebnisse.
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Tabelle 14 Ergebnisse der verschiedenen Messmethoden zur Messung des Ferritanteils im SG der Schweil3pro-
ben aus 1.4462.

Kurzbezeich- | WRC-1992 | Fi- FN /1,1 vol.-% | Bildanalyse XRD
nung (FN) scherscope® (vol.-%) (vol.-%)
(FN)

Grundwerk- ; 55 + 4 50 56+ 1 55+5
stoff

Ohne Zusatz 81 (114 + 4) (104) 81+1 80 + 11
347 75 77 +2 70 73 +3 69 +19
347+0,03C 74 91+6 83 79+1 28+ 14
347+0,2C 67 90 +5 82 77 +4 28+ 20
347+0,9Cu 74 84 +6 76 83+3 78 + 20
347+2,8Cu 74 78+ 6 71 76 £ 7 86 + 15
347+0,3Mn 75 87+1 79 74 +2 91+21
347+0,7Mn 75 89+6 81 78 +2 65+11
347+0,7Nb 75 90+ 6 82 90 +2 88 + 26
347+1,9Nb 75 (125 + 14) (114) 94 +2 76 + 21
347+0,3Ni 74 91+4 83 76 +1 56 + 14
347+0,7Ni 75 88+7 80 75+0,5 28 +14
347+0,05Si 75 85+4 77 77 +1 31+18
347+0,1Si 75 86+5 78 77 +1 53+ 20

Tabelle 15 zeigt einen Vergleich der Messmethoden, mit den Vorhersagen aus dem WRC-
1992 Diagramm. Weiterhin sind die absoluten Abweichungen der einzelnen Messmethoden
vom Ferritanteil, ermittelt mit Bildanalyse, dargestellt. Die Abweichungen wurden klassifiziert
mittels unterschiedlicher Farben. Abweichungen von 0-3 sind griin dargestellt, Abweichungen
von 3-6 sind gelb dargestellt, Abweichungen von 7-9 sind orange dargestellt und Abweichun-
gen > 9 sind rot dargestellt.

Wie zu erwarten war, weist das SG ohne Schweil3zusatz einen hohen Ferritanteil auf (81 vol.-
%). Dies liegt unter anderem daran, dass die Abkuhlgeschwindigkeit hoch ist und ausschliel3-
lich pures Ar als Schutzgas verwendet wurde [270]. Die Vorhersage, mittels WRC-1992 Dia-
gramm, war identisch zur Bildanalyse. Die Zugabe des Schwei3zusatzwerkstoffs 347 fuhrte
zu einer Zunahme des Austenitanteils im SG, sodass der Ferritanteil bei 73 vol.-% lag. Dies
konnte auch das WRC-1992 Diagramm vorhersagen, mit einer Abweichung von -2. Trotz be-
rechneter Werte kam die Vorhersage mittels WRC-1992 Diagramm, den tatsachlich ermittelten
Werten aus der Bildanalyse am nachsten. Dennoch gab es einige Ausnahmen. Wie bereits
Wessman et al. [8] feststellten, kann der Einfluss der Legierungselemente Nb, C und Cu nicht
mit dem WRC-1992 Diagramm abgebildet werden. Im WRC-1992 Diagramm hat Nb nur einen
geringen Faktor von 0,7, was laut den Ergebnissen aus Tabelle 15 eine starke Unterschatzung
ist. Die Werte, gemessen mittels Bildanalyse Ubersteigen die Werte des 347 um 17 vol.-%
(347 + 0,7Nb) bzw. 21 vol.-% (347 + 1,9Nb). Das Fischerscope® zeigte auch eine Erh6hung
um 13 FN (347 + 0,7NDb), verglichen zum reinen Schweil3zusatz 347. Der Wert fir die Probe
347 + 1,9Nb ist auBerhalb des Giiltigkeitsbereichs fir das Fischerscope® und daher falsch,
allerdings kann ein deutlicher Trend abgelesen werden. Im WRC-1992 Diagramm hat Cu nur
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einen geringen Faktor von 0,25 und ist daher ein schwacher Austenitbildner. Die berechneten
Werte aus dem WRC-1992 Diagramm zeigten vernachlassigbare Veranderungen zum 347.
Sowohl in der Bildanalyse als auch mit dem Fischerscope® wurde eine Zunahme des Ferri-
tanteils im SG festgestellt. C ist im WRC-1992 Diagramm, mit einem Faktor von 35 ein sehr
starker Austenitbildner. In den Werten der FN wurde auch ein Riickgang des Ferritanteils vor-
hergesagt. Die tatsdchlichen Messwerte, mit der Bildanalyse und dem Fischerscope® ergaben
eine geringe Zunahme des Ferritanteils und keine signifikante Abnahme bei 347 + 0,2C im
Vergleich zu 347 + 0,03C. Hier muss beachtet werden, dass der Schweil3zusatz vom Typ 347
bereits eine hohe C-Konzentration fur einen nichtrostenden Stahl (0,05 Gew.-%) enthélt. Au-
Rerdem kann Uberschiissiger C intermetallische Phasen gebildet haben, die das Phasen-
gleichgewicht beeinflusst haben. Dies konnte zwar nicht in den Querschliffen nachgewiesen
werden, muss aber dennoch bericksichtigt werden. Fir die restlichen Elemente Ni, Mn und Si
waren die Vorhersagen des WRC-1992 Diagramms zufriedenstellend. Der Austenitstabilisator
Ni zeigte bei den geringen, zusatzlichen Konzentrationen keinen signifikanten Einfluss auf den
Ferritanteil im SG. Sowohl bei der Bildanalyse als auch beim Fischerscope® konnten nur ge-
ringe Effekte nachgewiesen werden. Der Einfluss von Si und Mn wird im WRC-1992 Diagramm
nicht berdcksichtigt, da sie nicht in den Cregq und Nigq enthalten sind. Diese Annahme konnte
auch in den Messwerten der Bildanalyse und des Fischerscope® nachgewiesen werden. Wei-
terhin sollte hier berticksichtigt werden, dass, wie bereits in dieser Arbeit festgestellt, Teile des
Mn wahrend des WIG-SchweiRens abdampfen [101].

Die gré3ten Abweichungen des Fischerscope® kamen bei den hdchsten Ferritanteilen im SG
vor (Ohne Zusatz und 347 + 1,9Nb). Dies kann begriindet werden, durch die beschrankte Gul-
tigkeit der Messwerte > 80 vol.-% Ferrit. Bei allen anderen Messwerten lag die Abweichung,
mit einem Umrechnungsfaktor von 1,1, bei max. 8 vol.-%. In den meisten Anwendungsfallen
der Industrie kann diese Abweichung zu grof3 sein und zu einem Ausschluss der Schweil3néhte
fuhren. SchlieRlich kann festgestellt werden, dass fur den ersten Teil der Messungen (ohne
Zuatz, 347 und die Schwei3zusatze mit Cu und Nb), mit Ausnahme der Schwei3nahte
> 100 FN, die mit dem Fischerscope® gemessenen Werte mit denen der Bildanalyse ohne
Umrechnungsfaktor recht gut Ubereinstimmen. Im Gegensatz dazu ware bei den Legierungs-
elementen Mn, C und Si ein Umrechnungsfaktor von 1,15 passender. Die Genauigkeit des
Fischerscope® war nicht optimal, dennoch folgte diese dem Trend der Bildanalyse. Die durch-
schnittliche Streuung der Messwerte lag bei R = + 5 vol.-%.

XRD zur Bestimmung des Ferritanteils im SG von Duplexstéhlen stellte sich in diesen Versu-
chen als ungeeignet heraus. Die Ergebnisse zeigten eine grof3e Streuung, in Kombination mit
einer grofRen Standardabweichung. Verglichen zu der Bildanalyse (durchschnittliche Streuung
R =+ 2 vol.-%) ergab sich eine durchschnittliche Streuung der Messwerte von R = £+ 18 vol.-
%. Bei den Schweil3proben mit einem Ferritanteil von > 75 vol.-% wurden mittels XRD-Ferri-
tanteile von < 28 vol.-% ermittelt. Die richtigen Messergebnisse fur die Proben 347 + 0,7Nb
und ohne Zusatz deuten auf zufallige Prazision hin.
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Tabelle 15 Vergleich der tatséchlich ermittelten Ferritanteile mittels Bildanalyse mit XRD, Fischerscope® und Vor-
hersagen aus dem WRC-1992 Diagramm.

Kurzbe- Bildana- | WRC- | Fi- XRD Abweichung

zeichnung | lyse 1992 | scherscope® | (vol.-%) WRC- = XRD
(vol.-%) | (FN) /1,1 (vol.-%) 1092 | scherscope®

Grund-

werkstoff 56 ) S0 55 i . .

Ohne Zu-1 g 81 (104) 80

satz

347 73 75 70 69

347+0,03C 79 74 83 28

347+0,2C 77 67 82 68

347+0,9Cu 83 74 76 78

347+2,8Cu 76 74 71 86

347+0,3Mn 74 75 79 91

347+0,7Mn 78 75 81 65

347+0,7Nb 90 75 82 88

347+1,9Nb 94 75 (114) 76

347+0,3Ni 76 74 83 56

347+0,7Ni 75 75 80 28

347+0,05Si 77 75 77 31

347+0,1Si 77 75 78 53

Bei den SchweilRversuchen und den Auswertungen muss beachtet werden, dass der hier ge-
nutzte Schweil3zusatzwerkstoff vom Typ 347 nicht geeignet fur das WIG-Schwei3en von
Duplexstahlen. Dieser Nb-stabilisierte, austenitische Schweil3zusatz wurde gewahlt, um das
WRC-1992 Diagramm zu tberpriifen und die Vorhersagegenauigkeit in Frage zu stellen. Ub-
licherweise werden Schweil3zusatze vom Typ ER2209 gewahlt, um Duplexstéhle formschlis-
sig zu fugen. Der Vergleich der beiden Schweil3zusatze zeigt, dass Typ 347 zu viel C, Nb und
Si enthélt. Im Gegensatz dazu jedoch zu geringe Konzentrationen N. Ferner fuhrt die Verwen-
dung von reinem Ar als Schutzgas zur Reduzierung von N im SG [91, 92, 271]. In der Literatur
zeigt sich, dass N maf3geblich verantwortlich ist fir die Bildung von Austenit im Mikrogefilige
von Schweil3nahten [272-274]. Dies konnte in den hier gezeigten Ergebnissen bestatigt wer-
den. Ohne Schweil3zusatz lag ein Ferritanteil im SG von 81 vol.-% vor. Mithilfe des Schweil3-
zusatzes vom Typ 347 wurde ein Ferritanteil von 73 vol.-% erreicht. Dies ist laut Norm nicht
im Rahmen der Zuléssigkeit [86]. Der erste Bericht Giber das WRC-1992 Diagramm stammt
aus dem Jahr 1989 [273] und wurde somit friiher publiziert, als der Effekt von N auf das SG
bekannt war. AuRerdem wurde es auf Basis von Schweil3ungen mit umhiillten Stabelektroden
entwickelt.

Zusammenfassend kann gesagt werden, dass fur den GW, die durchschnittlichen Ferritanteile
gemessen mit XRD ahnlich zu den Ferritanteilen mit dem Fischerscope® waren und somit
zuverlassig. Im SG war die Zuverlassigkeit schlecht. Die niedrigste Standardabweichung be-
trug s = £ 11 vol.-%. XRD sollte aufgrund der Kornvergréberung im SG sowie der Ferritisierung
nicht zur Bestimmung des Ferritanteils in Schweil3proben aus Duplexstahl genutzt werden. Die
zuverlassigste Messmethode bleibt die Bildanalyse von lichtmikroskopischen Aufnahmen
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geatzter Proben. In der Praxis wird haufig das Fischerscope® eingesetzt, um zu prifen, ob
der richtige SchweiRzusatzwerkstoff und das richtige Schweil3verfahren genutzt wurden.

5.5.2 Einfluss der Abkuhlgeschwindigkeit auf das Phasenverhéaltnis im

SchweilRgut

Zur Analyse des Einflusses der Abkihlgeschwindigkeit auf das Phasenverhaltnis der Schweif3-
proben wurden Dilatometerproben aus dem SG angefertigt. Die genaue Beschreibung ist in
Kapitel 4.3.3 aufgefuhrt. Abbildung 47 zeigt geéatzte Ubersichtsaufnahmen von exemplari-
schen Dilatometerproben, nach dem Erhitzen und Abschrecken, mit unterschiedlichen Abkuhl-
geschwindigkeiten. Zur vollstdndigen Austenitisierung wurde hier eine Temperatur von
1350 °C gewahlt. Diese wurde fur t = 10 s gehalten und anschlie3end wurden die Proben kon-
trolliert auf RT abgekuhlt. Bei Duplexstahlen ist es Ublich die tizg Zeit anzugeben (Zeit zwi-
schen den Temperaturen 1200 °C und 800 °C). In diesem Zeitraum geschehen die maf3gebli-
chen Ereignisse, die fur die Mikrostruktur und der Korrosionsresistenz der Duplexstéhle ver-
antwortlich sind [110]. Die Proben wurden mithilfe von N.-Gasstromung kontrolliert abge-
schreckt. Des sollte weiterhin einen Einfluss auf die Mikrostruktur der Schweil3proben haben,
da kein reines Ar, wie beim WIG-Schwei3en genutzt wird. Exemplarisch zeigt Abbildung 47 (a)
die Probe 347 + 0,3Mn, mit tizs = 4 s und einem Ferritanteil von 85 vol.-%. Abbildung 47 (b)
zeigt die Probe 347 + 0,3Mn, mit t125 = 52 s und einem Ferritanteil von 69 vol.-%. In der letzten
Abbildung (Abbildung 47 (c)) ist die Probe 347 + 0,3Mn, mit tizs = 77 s und einem Ferritantell
von 65 vol.-% dargestellt. Bereits hier erkennbar ist, dass die Abkihlgeschwindigkeit einen
erheblichen Einfluss auf die Mikrostruktur der Schweil3proben hat. Bei der hdchsten Abkuhl-
geschwindigkeit tizs = 4 s ist der Ferritanteil mit 85 vol.-% aulRerhalb der zugelassenen Gren-
zen, nach Norm (30 — 70 vol.-%) [86]. Im Gegensatz dazu sind die Ferritanteile der anderen
beiden Proben (69 vol.-% fir Abbildung 47 (b) und 65 vol.-% fiir Abbildung 47 (c)) innerhalb
dieser Grenzen.

Tabelle 16 zeigt die Ergebnisse der Ferritanteile, der Dilatometerproben aus dem SG der
Schweil3proben. Ermittelt wurden diese mithilfe der Bildanalyse im Lichtmikroskop. Es zeigt
sich, dass bei einer sehr schnellen Abkuhlung (ti2e = 4 s) alle Ferritanteile der Proben aul3er-
halb der zugelassenen Grenzen laut Norm liegen (Ferritanteile > 70 vol.-%). Die Probe
347+0,1Si ist, mit einem Ferritanteil von 96 vol.-% sogar beinahe vollstandig ferritisch. Bei
langsameren Abkuhlgeschwindigkeiten liegt die Probe 347 unterhalb von 70 vol.-% Ferrit.
Ergo kann mit diesem Schweil3zusatz und einem N»-Schutzgas ein akzeptabler Ferritanteil im
SG erreicht werden. Bei den anderen Proben zeigt sich jedoch, dass die Abkuhlgeschwindig-
keit einen geringeren Einfluss auf die Mikrostruktur des SG besitzt als die chemische Zusam-
mensetzung. Bis auf einige Ausnahmen (Proben mit Mn-Zusétzen, Probe 347 + 0,3C und
Probe 347 + 0,7 Ni) liegen die Ferritanteile bei allen Proben > 70 vol.-%. Selbst bei den Aus-
tenitstabilisatoren Cu und Ni (Probe 347 + 0,3Ni) liegen die Ferritanteile > 70 vol.-%. Da die
Probe 347 + 0,7Ni Ferritanteile < 70 vol.-% aufweist, kann gesagt werden, dass mit einer ho-
heren Ni-Konzentration im Schweil3zusatz und N2-Schutzgas akzeptable Ferritanteile im SG
erreicht werden kénnen. Weiterhin zeigt die Zugabe von Mn im Schweil3zusatz, in Kombination
mit einem N2-Schutzgas vielversprechende Ferritanteile. Alle Werte, mit einer langsamen Ab-
kuhlgeschwindigkeit (tizs > 4 s) liegen < 70 vol.-%. Bei der Zugabe von C scheint es einen
Schwellenwert zu geben, bei dem intermetallische Phasen ausgeschieden werden.
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Abbildung 47 Geétzte Ubersichtsaufnahmen der Dilatometerproben 347 + 0,3Mn im Lichtmikroskop. (a) Ab-
kuihlgeschwindigkeit ti/s = 4 s, Ferritanteil = 85 vol.-%; (b) Abkihlgeschwindigkeit ti2;s = 52 s, Ferritanteil = 69
vol.-%; (c) Abkuhlgeschwindigkeit tizis = 77 s, Ferritanteil = 65 vol.-%.

Die Probe 347 + 0,03C besitzt Ferritanteile < 70 vol.-%, weshalb davon ausgegangen werden
kann, dass C als Austenitstabilisator wirkt. Im Gegensatz dazu sind die Ferritanteile bei der
Probe 347 + 0,2C deutlich > 70 vol.-%, was darauf hindeutet, dass C nicht mehr als Auste-
nitstabilisator wirkt und intermetallische Phasen (bsp. CrC) ausgeschieden werden.
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Tabelle 16 Ferritanteile der Dilatometerproben mit unterschiedlicher Abkuhlgeschwindigkeit. Entnommen aus dem

SG der Schweil3proben.

Kurzbezeichnung Abkuhlgeschwindigkeit ti2s | Ferritanteil
(s) (vol.-%)
Ohne Zusatz 4 85+3
52 792
77 773
347 4 715
52 67 +£3
77 62+2
347+0,03C 4 71+£2
52 66 + 2
77 58+ 3
347+0,2C 4 80+1
52 81+2
77 763
347+0,9Cu 4 89+3
52 766
77 732
347+2,8Cu 4 802
52 777
77 74+3
347+0,3Mn 4 85+3
52 692
77 65%2
347+0,7Mn 4 81+1
52 692
77 692
347+0,7Nb 4 83+3
52 72+2
77 692
347+1,9Nb 4 90+4
52 759
77 732
347+0,3Ni 4 92+1
52 724
77 752
347+0,7Ni 4 801
52 68 =2
77 652
347+0,05Si 4 88+1
52 79+3
77 84+2
347+0,1Si 4 96 +5
52 782
77 76 £2
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In der Praxis wird kein pures N als Schutzgas wahrend des WIG-Scheil3ens genutzt. Aus-
schlielRlich Kombinationen mit Ar. Dies sollte nur der Uberpriifung dienen, ob die Ferritanteile
mithilfe von N2> gesenkt werden kdnnen.

SchlieB3lich kann festgehalten werden, dass eine rasche Abkihlung (tizs = 4 s) die Schweil3-
nahtmikrostruktur am meisten beeinflusst. Die Mikrostruktur war beinahe vollstandig ferritisch.
Diese schnelle Abkiihlung kann in der Praxis bei LaserschweiRungen von Duplexstahlen beo-
bachtet werden [271]. Bei langsamerer Abkuhlung und einem N»-Schutzgas lagen geringere
Ferritanteile vor, welche auch laut Norm akzeptabel sind. Die Vorhersagen anhand des WRC-
1992 Diagramms war fur die Elemente Ni, Si und Mn genau bis akzeptabel. Fir die Elemente
Nb, Cu und C konnten deutliche Abweichungen festgestellt werden. Die Versuche missen
jedoch noch mit dem Einfluss eines anderen Schutzgases (Zugaben von N) und einem ande-
ren Schweil3zusatzwerkstoff Uberprift werden.
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6. Zusammenfassung und Schlussfolgerung

Die vorliegende Arbeit befasste sich mit der Uberpriifung des WRC-1992 Diagramms hinsicht-
lich der vorhandenen und vernachlassigten Legierungselemente und ihrer Auswirkungen auf
das resultierende Schweil3nahtmikrogeflige in Duplexstahlen. Weiterhin konnte in dieser Ar-
beit die Laserinduzierte Plasmaspektroskopie (LIBS, engl.: Laser induced breakdown
spectroscopy) als in situ Messmethode genutzt werden, um wahrend des Schweil3ens chemi-
sche Konzentrationen quantitativ zu messen. Aus der Literatur geht hervor, dass LIBS bereits
genutzt wird, um schmelzflissige Metalle in Hinblick auf die chemische Zusammensetzung zu
analysieren. Mithilfe geeigneter Kalibriermethoden kdnnen auch quantitative Ergebnisse zu-
verlassig erzielt werden. Vorteile der LIBS-Methode sind die schnell erzielbaren Messergeb-
nisse, bei geringem Praparationsaufwand der zu vermessenden Proben, weshalb die Mess-
methode ausgewahlt wurde, um die chemischen Konzentrationen von Duplexstéhlen wahrend
des WIG-Schweil3ens zu analysieren und mogliche Verluste von Legierungselementen (durch
Abdampfen) sichtbar zu machen. Ferner sollte untersucht werden, ob die Elektronentempera-
tur im LIBS-Plasma, mit der Oberflachentemperatur der Schweil3proben korreliert. Dies konnte
allerdings in dieser Arbeit nicht nachgewiesen werden.

Die komplexe Erstarrung der Duplexstéhle erschwert den Schweil3prozess dieser und stellt
ein groRRes Problem fir die Industrie dar. Das Phasenverhéltnis von Austenit und Ferrit im SG
ist maf3geblich fur die resultierenden mechanisch-technologischen Eigenschaften der Werk-
stoffe verantwortlich. Mithilfe des WRC-1992 Diagramms kdnnen die Volumenanteile von Aus-
tenit und Ferrit im SG, vor dem Schweil3en abgeschéatzt werden. Verschiedene Quellen be-
richten, dass die Berechnungsgrundlage des Diagramms fehlerhaft ist und Anpassungen be-
notigt. Daher wurde in dieser Arbeit der Einfluss einzelner Legierungselemente auf das
Schweil3nahtmikrogefiige von Duplexstahlen untersucht. Um die Genauigkeit des WRC-1992
Diagramms zu bewerten, wurden diverse Messmethoden zur Analyse des Ferrtivolumenan-
teils im SG genutzt und die berechneten Ergebnisse mit den tatsachlichen Messungen (mittels
Bildanalyse, Fischerscope® und XRD) verglichen.

Erstmalig wurde LIBS als in situ Methode zur Analyse der chemischen Zusammensetzung von
Duplexstahlen, wahrend des WIG-Schweil3ens eingesetzt. Mithilfe einer eigens entwickelten,
multivariaten Kalibrierung (basierend auf Kalibrierproben) sowie einer kalibrationsfreien Me-
thode konnten quantitative Analysen der chemischen Zusammensetzung durchgefuhrt wer-
den.

Die Uberpriifung der Giiltigkeit des WRC-1992 Diagramms ergab, dass diese hohen Abwei-
chungen zu den tatsachlichen Messungen, im Hinblick auf die Elemente Nb, C und Cu ergab.
Dies zeigt, dass eine Anpassung der Berechnungsgrundlage nétig ist.

Aus den experimentellen Untersuchungen lassen sich folgende Schlussfolgerungen ableiten:

1. Die LIBS-Ergebnisse konnten mit konventionellen Messmethoden, wie EDX und RFA
validiert werden und zeigen eine ahnliche Ubereinstimmung hinsichtlich der Konzent-
rationsverteilung wichtiger Legierungselemente. Im Vergleich zu den konventionellen
Messmethoden kdnnen mithilfe von LIBS, Proben ohne Vorbehandlung und an Umge-
bungsatmosphare vermessen werden.
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10.

Akkumulationsphanomene von Mn am Rand der SchweiRnaht und im Ubergang zur
WEZ konnten eindeutig mit LIBS nachgewiesen werden.

Quantitative LIBS-Messungen der chemischen Zusammensetzung von Duplexstéhlen
wahrend des Schweil3ens sind moéglich und wurden erfolgreich durchgefiihrt. Die Mn-
Konzentrationen steigen wahrend des Schweil3prozesses an, was auf ein Abdampfen
wahrend des Schweil3ens zuruckzufihren ist.

Eine kalibrationsfreie Messmethode (CF-LIBS) wurde erfolgreich entwickelt und mit der
multivariaten Messmethode (basierend auf Kalibrierproben) verglichen. Die Ergebnisse
zeigen eine gute Korrelation. CF-LIBS bietet den Vorteil, langwierige Kalibrationsauf-
gaben zu unterbinden und ermdglicht schnelle Analysen der chemischen Konzentrati-
onen vor Ort (bspw. in der Qualitatssicherung).

Eine Korrelation der Elektronentemperatur im LIBS-Plasma, mit der Oberflachentem-
peratur der SchweilRproben konnte in dieser Arbeit nicht aufgestellt werden. Zur Be-
rechnung der Elektronentemperaturen werden zu viele Annahmen getroffen, die in der
Realitat (besonders in einem komplexen Prozess wie dem Schweil3en) nicht zutreffen.

Die Annahme aus der Literatur, dass die Elemente Nb, Cu und C im WRC-1992 Dia-
gramm eine Anpassung bendétigen, konnte in dieser Arbeit erfolgreich validiert werden.
Insbesondere die Zugabe von Nb fuhrte zu erheblich héheren Ferritvolumenanteilen
als vorhergesagt. Im WRC-1992 Diagramm hat Nb nur einen geringen Faktor von 0,7,
was laut den erzielten Ergebnissen eine starke Unterschétzung ist. Die Elemente Ni,
Si und Mn zeigten eine genaue Vorhersage aus dem WRC-1992 Diagramm.

Die Messungen mit dem Fischerscope® ergaben ausschlie3lich zwei Werte unter dem
kritischen Wert von 80 FN, bei dem die Genauigkeit des Gerats nach Angaben des
Herstellers abnehmen kann. Zwei Messwerte, die tber 100 FN lagen, wurden als un-
glltig erachtet und aus der Auswertung ausgeschlossen, was die Messmethode zur
Bestimmung des Ferritvolumenanteils im SG von Duplexstahlen anzweifeln lasst.

In der Norm ISO/TR 22824 [269] wird ein Umrechnungsfaktor, zwischen FN und Vol.-
% von 1,1 verwendet. Basierend auf den erzielten Ergebnissen sollte ein Umrech-
nungsfaktor von 1,15 fir die Legierungselemente Mn, Si, und C genutzt werden.

Mithilfe von XRD wurde ein Ferritvolumenanteil von 28 — 91 %, mit einer breiten Streu-
ung von £11 — 26 % gemessen. Diese Diskrepanz und die geringe Prazision sprechen
gegen diese Methode zur Bestimmung des Austenit-Ferrit-Phasenverhaltnisses im SG
von Duplexstahlen.

Basierend auf den Ergebnissen dieser Arbeit ware die Bildanalyse die bevorzugte Me-
thode fur Ferritmessungen bei der Durchfihrung von Schweil3verfahrensprifungen.

Die im Rahmen dieser Arbeit vorgestellten Ergebnisse bieten zahlreiche Anknipfungspunkte
fur zukunftige Forschungsarbeiten. Das Abdampfen von Legierungselementen ist hinsichtlich
des Gesundheitsschutzes kritisch und kann zur Entstehung von Krankheiten im Menschen
beitragen. LIBS bietet die Moglichkeit auch in der Luft, d.h. unmittelbar tber dem Schweil3-
brenner Messungen durchzufihren. So kdnnen giftige Stoffe, wie beispielsweise Cr(VI)-
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Verbindungen bereits wahrend des SchweiRens gemessen und GegenmalRnahmen eingelei-
tet werden.

Weiterhin konnte mittels LIBS bereits Wasserstoff in Stahlen erfolgreich nachgewiesen werden
[275]. Im Gegensatz zur TragergasheilRextraktion bietet LIBS eine zeitlich und rdumlich aufge-
Ioste, nahezu zerstérungsfreie in situ Messung von Wasserstoff an Oberflachen, ohne Pro-
benvorbereitung. Dies macht die Technik interessant fur bspw. portable Anwendungen bei
Pipelines zur Uberprufung des Wasserstoffgehalts im SG.
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AEi eVv GroRte Energiedifferenz bei einer vorherrschenden Tempe-

Ne,kr m-3 :\Iagl:vrvendige Elektronendichte zur Annahme eines lokalen
thermodynamischen Gleichgewichts

B8 - Beugungswinkel

A m Wellenlange der Strahlung

o - Sigma-Phase im Duplexstahl

Okq - Aquivalent der Tendenz zur Bildung der Sigma-Phase

X - Chi-Phase im Duplexstahl

A % Bruchdehnung

Anm st Ubergangswahrscheinlichkeit der Emission

BAM - Bundesanstalt fir Materialforschung und -prifung
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Tabelle A.1 Elemente und zugehérige Wellenlangen, mit ionischem Zustand fir die chemischen Analysen mittels
LIBS.
Element lonischer Zustand | Wellenlange
Eisen Fel 295,69 nm, 306,72 nm, 356,90 nm, 358,12 nm,
368,76 nm, 370,95 nm, 372,78 nm, 374,36 nm,
374,95 nm, 375,82 nm, 376,72 nm, 404,58 nm,
442,73 nm, 448,22 nm, 452,86 nm, 491,90 nm,
492,05 nm
Eisen Fe ll 258,59 nm, 259,15 nm, 259,28 nm, 271,44 nm
Mangan Mn I 279,48 nm, 279,83 nm, 280,11 nm, 369,65 nm,
403,08 nm, 403,31 nm, 403,45 nm, 406,35 nm
Mangan Mn Il 257,61 nm, 260,57 nm, 293,31 nm, 293,93 nm,
344,20 nm, 348,29 nm
Chrom Crl 434,45 nm, 435,18 nm, 520,45 nm, 520,60 nm,
520,84 nm
Chrom Crll 266,60 nm, 266,87 nm, 267,18 nm, 284,32 nm,
284,98 nm, 311,87 nm, 312,04 nm
Nickel Ni | 299,45 nm, 301,20nm, 319,71 nm, 336,96 nm,
356,64 nm
Nickel Ni 1l 241,61 nm
Silizium Sil 251,61 nm
Kupfer Cul 324,75 nm, 327,40 nm
Molybdéan | Mo | 317,03 nm, 319,40 nm, 386,41 nm

Tabelle A.2 Chemische Zusammensetzung der verwendeten Referenzmaterialien fir die PLS-Kalibrierung. Ge-
messen mit OES.

Bezeich- C Si Mn P S N Cr Ni Mo Cu Nb Fe
nung

14306 0.01 0.37 1.26 0.02 0.03 0.04 18.02 | 10.11 | 0.30 0.09 Bal.
14550 0.07 0.48 1.44 0.03 0.01 0.04 17.24 10.32 0.31 0.12 0.66 Bal.
14835 0.08 1.52 0.54 0.02 0.14 20.88 | 10.86 | 0.21 0.12 Bal.
14401 0.08 0.51 0.81 0.02 0.02 0.01 17.60 9.48 2.43 0.11 0.01 Bal.
14545 0.03 0.38 0.79 0.01 0.04 14.75 | 4.85 0.25 3.05 0.22 Bal.
14571 0.02 0.54 1.75 0.03 0.02 0.02 16.81 10.72 2.11 0.18 0.01 Bal.
14546 0.04 0.40 1.74 0.02 0.01 0.06 18.00 | 10.09 | 0.05 0.04 0.57 Bal.
14563 0.01 0.34 1.80 0.02 0.01 0.06 26.79 | 30.83 | 3.29 0.98 Bal.
14539 0.02 0.42 1.79 0.02 0.01 0.07 19.51 24.40 | 4.00 1.48 Bal.
14310 0.06 0.42 0.78 0.02 0.02 - 15.20 | 6.26 - 0.10 Bal.
14943 0.05 0.53 1.02 0.01 0.01 - 14.63 | 24.68 | 1.10 Bal.
14427 0.09 0.51 1.39 0.03 0.15 0.05 16.97 13.31 2.83 0.39 Bal.
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14162 0.02 0.60 4.95 0.03 0.01 0.25 21.94 | 154 0.31 0.26 - Bal.
14462 0.02 0.32 1.68 0.03 0.01 0.19 22.65 | 5.79 2.97 - - Bal.
14301 0.03 0.35 1.30 0.01 0.01 - 19.59 | 8.10 0.26 - - Bal.
13402 1.34 0.31 14.83 | 0.05 0.01 - 0.53 0.73 0.01 - - Bal.
14696 0.02 0.34 0.90 0.02 0.01 0.02 18.37 | 12.33 | 0.29 0.20 0.01 Bal.
10631 0.90 0.35 1.18 0.02 0.01 - 0.48 0.05 0.06 0.05 - Bal.
12343 0.40 1.03 0.37 0.01 0.02 0.01 4.98 0.20 1.13 0.18 - Bal.
12361 0.90 0.34 0.41 0.02 0.01 - 18.11 | 0.24 1.04 0.08 - Bal.
12379 1.48 0.37 0.29 0.02 0.02 - 11.53 | 0.27 0.81 0.07 - Bal.
12436 2.08 0.26 0.29 0.02 0.01 0.02 12.00 | 0.30 0.10 0.06 - Bal.
13401 1.14 0.63 11.20 | 0.03 0.03 - 0.20 0.29 0.02 0.04 - Bal.
13405 1.15 1.04 16.31 | 0.03 0.01 - 1.50 0.03 0.52 - - Bal.
13955 0.02 0.57 1.48 0.03 0.01 0.02 18.61 | 10.35 | 0.25 0.20 - Bal.
14302 0.09 1.09 1.74 0.04 0.03 - 19.58 | 10.25 | 0.46 0.56 0.26 Bal.
14311 0.16 0.65 1.19 0.02 0.02 - 18.49 | 10.21 | 0.37 0.50 0.20 Bal.
14541 0.09 0.67 0.94 0.02 0.02 - 18.45 9.47 - 0.11 - Bal.
14748 0.90 0.91 0.81 0.02 0.01 0.11 17.10 | 0.56 2.10 0.07 0.01 Bal.
14825 0.16 1.42 1.59 0.03 0.03 - 18.55 9.33 - 0.10 - Bal.
14841 0.15 2.05 1.29 0.02 0.01 0.06 2435 | 19.72 | 0.17 0.06 - Bal.
14845 0.08 0.45 0.85 0.01 0.02 - 25.60 | 20.60 | - 0.10 - Bal.
2711 0.37 0.92 0.44 0.01 0.01 0.01 5.00 0.16 1.25 0.12 0.01 Bal.
2722 0.28 0.42 0.60 0.02 0.02 0.05 11.93 | 0.24 0.01 0.02 0.01 Bal.
2741 1.56 1.06 0.40 0.01 0.01 0.08 8.04 0.08 1.46 0.03 - Bal.
2941 0.07 0.28 18.68 | 0.03 0.01 0.57 17.98 | 0.43 0.09 0.02 0.01 Bal.
826 0.02 0.31 1.59 0.02 0.01 0.15 22.79 | 5.36 2.93 0.20 0.01 Bal.
848 - 1.25 213 - - - 9.09 0.52 0.33 0.16 0.49 Bal.
849 - 0.68 1.63 - - - 5.48 6.62 0.15 0.21 0.31 Bal.
BS17 0.63 0.21 19.59 | 0.05 0.01 - 1.46 0.03 0.46 0.08 - Bal.
SS4611 0.01 0.37 0.69 0.01 0.01 - 14.73 6.12 0.01 0.01 - Bal.
55462 0.09 0.46 0.74 0.01 0.02 - 12.35 | 1255 | - - - Bal.
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