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Sammendrag

Det har blitt estimert at 30 % av verdens uoppdagede gassreserver
og 13 % av verdens uoppdagede oljereserver ligger i de polare om-
rådene i nord. Man trenger derfor materialer som tåler lave tem-
peraturer for å hente opp denne oljen og gassen. HSLA-stål har
generelt lav omslagstemperatur, men dette kan endres under sveis-
ing. Sveisevarmen gjør at mikrostrukturen endres i den varme-
påvirkede sonen (HAZ). Dette kan gjøre stålet sprøere. Den grov-
kornede varmepåvirkede sonen (CG HAZ) er den sprøeste sonen
ved avkjøling fra austenittområdet.

Målet med denne oppgaven er å undersøke forskjeller i mikro-
strukturen og forskjeller i initieringsmekanismen til kløvnings-
fasetter i CG HAZ med to forskjellige avkjølingstider. Det blir
også sett på hva som kan ha innvirkning på initieringen av fasett-
områdene.

Prøver av et 420 MPa HSLA-stål fra Nippon Steel har blitt sveise-
simulert for å oppnå mikrostrukturen til CG HAZ. Halvparten av
prøvene hadde en avkjølingstid fra 800 til 500 ◦C (∆τ8/5) på 5
sekunder, og andre halvparten ∆τ8/5 på 15 sekunder. Prøvene un-
dergikk avbrutt CTOD-testing. Det foregikk ved at prøvene ble
bøyd ved -30 ◦C til det ble avgitt et akustisk emisjons-signal (AE-
signal), for så å bli avlastet. Etter avlastning ble prøven utmattet
videre til endelig brudd. Hensikten med avlasting og utmatting
av prøvene er at man får et tydelig definert fasettområde, slik at
det blir lettere å identifisere det i scanning elektronmikroskopet
(SEM).

Mikrostrukturen til prøven simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder hadde
en høyere andel martensitt i bainittstrukturen enn prøven simulert
med ∆τ8/5 på 15 sekunder. Det ble også funnet partikler i de to
mikrostrukturene. I prøven simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder ble
det funnet massive partikler inne i noen av bainittområdene. De
ble antatt å være MA-partikler. Det ble i tillegg funnet runde
partikler på noen av de tidligere austenittkorngrensene som ble
antatt å være korngrenseferritt. I prøven simulert med ∆τ8/5 på
15 sekunder ble det funnet liknende massive partikler. Det ble i
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tillegg funnet avlange partikler inne i noen av bainittpakkene. De
ble antatt å være MA-fase.

De fleste prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder hadde fasett-
områder med partikler i nærheten av initieringspunktet. Disse par-
tiklene hadde omtrent samme sammensetning som stålmatriks, men
det ble i noen tilfeller funnet forhøyede verdier av silisium. Partik-
lene ble antatt å være MA-partikler. To av prøvene simulert med
∆τ8/5 på 15 sekunder hadde en partikkel i initieringspunktet som
hadde omtrent lik sammensetning som stålmatriks, og disse ble også
antatt å være MA-partikler.

Arealet av alle fasettene i alle prøvene ble målt og sammenlignet
med størrelsen på AE-signalet. Av dette ser man en sammenheng
der størrelsen på AE-signalet øker med størrelsen på fasettene for
prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder. For prøvene simulert
med ∆τ8/5 på 15 sekunder er det flere som skiller seg ut fra denne
sammenhengen. Dette forklares ved at disse fasettene oppstod
under utmatting. Lengden fra sprekkspissen til initieringspunktet
ble også målt og sammenlignet med CMOD-verdien. Det ser ut til
å være en tilnærmet lineær sammenheng der økende CMOD-verdi
gir bruddinitiering lengre bort fra sprekkspissen.

Hovedforskjellen mellom de to avkjølingstidene er at fasettene i
prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder ligger mye nærmere
sprekkspissen og er mer topografiske enn prøvene simulert med
∆τ8/5 på 15 sekunder. Når det gjelder kimdanningsmekanisme ser
det ut til at de fleste av fasettene i prøvene simulert med ∆τ8/5
på 5 sekunder initieres ved hjelp av spenninger fra partikler som
ligger i nærheten av initieringsområdet. Det ble ikke bevist at par-
tiklene er MA-partikler, og man kan derfor ikke si noe sikkert om
MA-partiklenes innvirkning på bruddet. Det er vanskelig å si hva
kimdanningsmekanismen er for prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15
sekunder ettersom initieringspunktene er svært forskjellige.
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Abstract

It has been estimated that 30 % of the world’s undiscovered gas
reserves and 13 % of the world’s undiscovered oil reserves lie in the
polar areas in the north. Materials that endure low temperatures
are therefore needed to retrieve this oil and gas. HSLA steels have
in general a low transition temperature, but this can change during
welding. The heat from the welding can change the microstructure
in the heat affected zone (HAZ). This can make the steel more
brittle. The course grained heat affected zone (CG HAZ) is the
most brittle when cooling from the austenite area.

The aim of this master thesis is to investigate differences in the
microstructures and different initiation mechanisms for the cleavage
facets in GC HAZ for two different cooling times. It will also be
investigated what influences cleavage initiation.

Samples from a 420 MPa HSLA steel from Nippon Steel have been
weld simulated to achieve the CG HAZ microstructure. Half of
the samples are simulated with a cooling time from 800 to 500 ◦C
(∆τ8/5) of 5 seconds, and the other half have simulated ∆τ8/5 of
15 seconds. The samples underwent abrupted CTOD-testing. This
was done by cooling down the samples to -30 ◦C and bending them
until an acoustic emission signal (AE-signal) was recorded. There-
after the samples were unloaded. After unloading the samples were
subjected to fatigue until final fracture. The reason for unloading
and subjecting the samples to fatigue is to obtain a clearly defined
facet area so it will be easier to identify it in a scanning electron
microscope (SEM).

The microstructure of the samples with simulated ∆τ8/5 of 5 sec-
onds had a higher amount of martensite in in the bainite structure
than the samples with simulated ∆τ8/5 of 15 seconds. Particles
were also found in the two microstructures. In the samples with
simulated ∆τ8/5 of 5 seconds massive particles were found inside
some of the bainite areas. They were assumed to be MA-particles.
Round particles on some of the prior austenite grain boundaries
were also found, and assumed to be grain boundary ferrite. In the
samples with ∆τ8/5 of 15 seconds similar massive particles were
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found. In addition elongated particles were found inside some of
the grains. They were also assumed to be MA-particles.

Most of the samples with simulated ∆τ8/5 of 5 seconds had facets
with particles close to the initiation point. These particles had
about the same composition as the steel matrix, but in some cases
enhanced values of silicon were found. The particles were assumed
to be MA-particles. Two of the samples with simulated ∆τ8/5 of
15 seconds had a particle in the initiation point which had about
the same composition as the steel matrix. These particles were also
assumed to be MA-particles.

The area of all the facets in all the samples was measured and
compared to the size of the AE-signal. From this it was clear that
there was a coherence where the size of the AE-signal increases
with the size of the facet areas for the samples with simulated
∆τ8/5 of 5 seconds. For the samples with simulated ∆τ8/5 of 15
seconds some of the facets stand out from this coherence. This is
explained by the assumption that these facets were obtained during
fatigue. The length from the crack tip to the initiation point was
also measured and compared to the CMOD value. There seems to
be an almost linear coherence where increasing CMOD value gives
fracture initiation further away from the crack tip.

The main difference between the two cooling times seems to be
that the facets in the samples with simulated ∆τ8/5 of 5 seconds
are found closer to the crack tip and are more topographic than the
facets in the samples with simulated ∆τ8/5 of 15 seconds.

With regard to the fracture initiation mechanisms it seems that
most of the facets in the samples with simulated ∆τ8/5 of 5 seconds
initiate from stresses from the particles close to the initiation point.
No particles were positively identified as MA-particles, and there-
fore any indisputable conclusions of the MA-particles influence of
the fracture cannot be drawn. It is difficult to say what the frac-
ture initiation mechanism is for the samples with simulated ∆τ8/5
of 15 seconds since the initiation points are very different from one
another.
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1 Innledning

Som følge av økende vekst i verdens befolkning, og økende leves-
tandard i land som India og Kina, er det naturlig at forbruket av olje
og gass vil øke [1]. Dette har gitt interesse for å utvinne olje og gass
i nye områder, deriblant arktiske strøk. United States Geological
Survey gjorde i 2009 en analyse av de polare områdene i nord ved
hjelp av en geologisk sannsynlighetsmodell. Det ble estimert at 30%
av verdens uoppdagede gassreserver og 13% av verdens uoppdagede
oljereserver finnes der. Disse ligger for det meste mindre enn 500 m
under havoverflaten [2]. Man trenger derfor utstyr som tåler lave
temperaturer for å hente opp oljen og gassen.

Denne masteroppgaven er en del av forskningsprosjektet Arctic
Materials som NTNU og SINTEF har sammen med industrien.
Formålet med forskningsprosjektet er å forbedre teknologiske løs-
ninger for trygg og kostnadseffektiv bruk av materialer i arktiske
strøk. Stål som skal brukes i arktiske strøk må tåle svært lave tem-
peraturer uten for mye endring i seighet. Det betyr at de arktiske
stålene må ha en omslagstemperatur på under -60 ◦C for at stål-
strukturene skal være trygge [3]. Omslagstemperatur er den tem-
peraturen der stålet går fra sprøtt til duktilt brudd, og innebærer
en brå endring i stålets seighet [4].

HSLA-stål er sterke, lavlegerte konstruksjonsstål, og kan brukes
i arktiske strøk på grunn av lav omslagstemperatur. De oppnår
høy styrke ved hjelp av kontrollert valsing og mikrolegeringsele-
menter som hindrer kornvekst eller brukes til partikkelherding. Selv
om stålene opprinnelig har lav omslagstemperatur, kan det oppstå
problemer når de skal sveises. Sveisevarmen gjør at mikrostruk-
turen i HAZ endrer seg. Dette kan føre til forandring i stålets egen-
skaper, for eksempel at omslagstemperaturen blir lavere [5].

Denne masteroppgaven er en fortsettelse av prosjektoppgaven gjort
av forfatteren høsten 2011 [6]. I prosjektet ble det undersøkt
bruddflater av én-syklus og to-syklus sveisesimulerte prøver som
tilsvarer CG HAZ og ICCG HAZ. Hensikten var å finne kimdan-
ningsmekanismene for sprøbrudd i de to HAZ-sonene. I flere av ini-
tieringspunktene i prøvene med CG HAZ mikrostruktur ble det fun-
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net slaggpartikler av legeringselementene. Ettersom utmattings-
området i disse prøvene var svært uoversiktlige var det vanskelig
å si om fasettene som ble funnet tilhørte AE-signalet eller om de
var et resultat av utmattingen. Det vil i denne masteroppgaven
undersøkes om resultatet fra prosjektoppgaven kan verifiserers ved
å anløpsfarge prøvene etter bøying for å definere fasettområdet. Det
blir også brukt lavere spenningsintensitetsverdi under utmatting for
å oppnå et finere utmattingsområde slik at man lettere kan skille
fasettområdet og utmattingsområdet. I tillegg til dette blir det
sett på forskjeller i mikrostrukturen og i kimdanningsmekanisme
for sprøbrudd mellom CG HAZ med simulert ∆τ8/5 = 5 sekunder
og simulert ∆τ8/5 = 15 sekunder.
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2 Teori

2.1 Avkjøling fra austenittområdet

Austenitt har mye høyere karbonløselighet enn ferritt. Dette er på
grunn av større interstitielle hulrom i FCC strukturen enn i BCC
strukturen [7]. Austenitt har FCC struktur og ferritt har BCC
struktur. Karbonløseligheten til austenitt kan nå 9-10 atompros-
ent, mens den er kun 0,1 atomprosent i ferritt. Dette er av stor
betydning for varmebehandlingen av stål [8].

Ved avkjøling fra austenittområdet kan man få forskjellige
mikrostrukturer etter hvor stor underkjølingen er. Ved små un-
derkjølinger litt under Ac3 vil korngrenseferritt, også kalt allotri-
omorfisk ferritt, kimdannes på korngrensene. Ved større under-
kjølinger vil ferrittomvandlingen skje som Widmanstattenferritt.
Denne ferritten vokser som plater ut i fra austenittkorngrensene i
motsetning til korngrenseferritten som vokser som massive klumper
på austenittkorngrensene. Platene til Widmanstattenferritten blir
tynnere med økende underkjøling. Ferritt kan også kimdannes inne
i kornene, og da helst på inneslutninger og dislokasjoner [9].

Når austenitten avkjøles under Ac1 vil en eutektoid reaksjon skje,
der austenitt formes som både ferritt og sementitt. Produktet kalles
perlitt og vokser som plater med ferritt og sementitt ut fra korn-
grensen. Ved større underkjølinger vil bainitt dannes i stedet for
perlitt, og martensitt dannes dersom stålet bråkjøles [9]. Dette
vises skjematisk i CCT diagrammet for et eutektoid stål i figur
2.1. Stål med forskjellige typer legeringselementer vil få forskjellige
CCT-diagram. For eksempel vil bor og molybden skyve ferrittnesen
i diagrammet bakover og fremme bainittvekst når stålet avkjøles
[4].

2.1.1 Bainitt

Bainitt dannes i temperaturområdet mellom ferritt og marten-
sitt, og vokser som lange ferrittplater ut fra austenittkorngrensene.
Ettersom ferritten har lav karbonløselighet vil den gjenværende
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Figur 2.1: CCT diagram for et eutektoid stål [10].

austenitten bli beriket med karbon når stålet avkjøles. Til
slutt vil sementitt dannes fra austenitten mellom ferrittplatene
[8, 11].

Det finnes to morfologier av bainitt. Disse er øvre bainitt og nedre
bainitt. Øvre bainitt dannes ved høyere temperaturer enn nedre
bainitt, men både nedre og øvre bainitt kan observeres i samme
mikrostruktur. Begge morfologiene dannes som pakker av ferritt-
plater. Forskjellen er at karbider også felles ut inne i ferrittplatene
i nedre bainitt, i tillegg til i de karbonberikede områdene mellom
ferrittplatene. For øvre bainitt skjer karbiddannelse kun mellom
ferrittplatene [8, 11].

Nedre bainitt inneholder plateliknende karbider fordelt inne i
ferrittplatene i tillegg til karbider mellom platene. Dannelse av
nedre og øvre bainitt vises skjematisk i figur 2.2. Karbidene inne
i platene i nedre bainitt er bare noen nanometer tykke og omtrent
500 nm lange. Ettersom en del av karbidene er fordelt i ferrit-
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ten gjør dette at mindre karbon beriker restaustenitten slik at det
blir færre og tynnere karbider mellom ferrittplatene. Resultatet av
dette er at nedre bainitt er mye hardere og seigere enn øvre bainitt
siden de grove sementittpartiklene har lettere for å initiere kløvning.
Nedre bainitt vil dannes når tiden som kreves for at det overflødige
karbonet skal diffundere fra ferrittfasen til restaustenitten er større
enn tiden som kreves for at sementittpartiklene skal felles ut inne i
den bainittiske ferritten [8, 11].

Figur 2.2: Dannelse av øvre og nedre bainitt fra ferritt som er
overmettet på karbon [11].
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2.1.2 Martensitt

Martensitt dannes ved bråkjøling av stålet fra austenittområdet.
Andelen martensitt som dannes avhenger av underkjølingen neden-
for starttemperaturen for martensittdannelse (Ms). Det finnes
ingen sluttemperatur (Mf ) for martensittdannelse, men av prak-
tiske årsaker er den satt til temperaturen der martensittandelen
har nådd 95%. Dette betyr at noe av austenitten vil forbli utrans-
formert [8].

Mengden karbon i stålet vil påvirke (Ms) og (Mf ). Av figur 2.3
kan det sees at (Mf ) temperaturen er 0 ◦C ved 0,7 wt% karbon.
Det vil da kreves isvann for at all austenitten skal omvandles til
martensitt. Uten isvann vil strukturen bestå av martensitt og
restaustenitt.

Figur 2.3: Starttemperaturen (Ms) og sluttemperaturen (Mf ) for
martensittdannelse som funksjon av karboninnholdet
[8].
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I motsetning til ferritt og perlitt dannes martensitt ved deformering
av gitteret til austenitten uten at karbonatomene diffunderer. På
grunn av at karbonet blir tvangsløst vil det være mer karbon i
martensitten enn i ferritten. Martensitt er derfor en meget hard
fase[8]. I figur 2.4 sammenlignes strukturen til perlitt, øvre og nedre
bainitt, og martensitt.

Figur 2.4: Fire mikrostrukturer i et eutektoid stål. a) Perlitt dan-
net ved 720 ◦C. b) Bainitt dannet ved isotermisk trans-
formasjon ved 290 ◦C. c) Bainitt dannet isotermisk
transformasjon ved 180 ◦C. d) Martensitt [12].

I arbeid gjort av Zhang et al. på et HSLA stål ble det funnet
at bruddseigheten til selvanløpt martensitt er større enn brudd-
seigheten til bainitt. Dersom mikrostrukturen er en blanding av
bainitt og selvanløpt martensitt vil bruddseigheten ligge mellom de
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to mikrostrukturene. Det viste seg også at spredningen i brudd-
seighet for blandingsstrukturen var størst der austenittiseringen
hadde foregått ved en høyere temperatur, som hadde ført til mer
kornvekst. Der austenittiseringen hadde foregått lavere i austenitt-
området lå bruddseigheten til blandingsstrukturen nærmere brudd-
seigheten til bainitt [13].

Bruddseigheten til ren bainitt ble også påvirket av endring i
austenittiseringstemperatur ved at den øker når temperaturen er
mindre. Bruddseigheten til ren martensitt blir ikke påvirket av
denne endringen. Forklaringen kan være at karbidtykkelsen, som
heller ikke påvirkes av austenittiseringstemperaturen, kontrollerer
bruddseigheten i selvanløpt martensitt [13].

2.2 Sveising

For at et stål skal regnes som sveisbart bør det ha en karbon-
ekvivalent (CE) på under 0,4%. Denne verdien kommer av hvor-
dan legeringselementene i stålet påvirker mikrostrukturen i den
varmepåvirkede sonen (HAZ) etter avkjøling, og skal gi en in-
dikasjon på om martensitt kan dannes. Økende CE viser altså
økende herdbarhet, men sier ikke noe om styrken til en bestemt
ståltype. Det finnes flere formler for å regne ut CE. Formelen i
ligning (2.1) kommer fra International Institute of Welding (IIW)
og brukes for stål med karboninnhold over 0,18wt% [5].

CE = C +
Mn+ Si

6
+
Cr +Mo+ V

5
+
Cu+Ni

15
(2.1)

For stål under 0,18wt% kan man bruke formelen i ligning (2.2) siden
formelen fra IIW legger for stor vekt på andre legeringselementer
enn karbon. Ved lave konsentrasjoner av karbon vil transforma-
sjonen fra austenitt gå så raskt at økte mengder legeringselementer
ikke vil påvirke herdbarheten betydelig [5].

CE = C +
Si

30
+
Cr +Mn+ Cu

20
+
Ni

60
+
Mo

15
+
V

10
+ 5B (2.2)
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2.2.1 Mikrostrukturen i den varmepåvirkede sonen

Under sveising vil stålets mikrostruktur forandre seg i HAZ og det
kan føre til ugunstige mikrostrukturer som gjør stålet sprøere. Ved
sveising i flere sykluser vil deler av HAZ bli varmet opp flere ganger.
Ytterlige endringer i mikrostrukturen vil skje, og det kan oppstå
lokale sprø soner (LBZ) [14].

For HSLA stål er det påvist at det er i den grovkornede
varmepåvirkede sonen (CG HAZ) og i den interkritisk oppvarmet
grovkornede varmepåvirkede sonen (ICCG HAZ) man finner de
dårligste seighetsmålingene [15], og derav ICCG HAZ som har den
dårligste [14, 16]. I figur 2.5 er de forskjellige sonene ved sveising i
én og to sykluser vist. CG HAZ er sonen nærmest sveisemetallet i
figur 2.5(a), og ICCG HAZ er sonen merket C i figur 2.5(b).

(a) Første sveisesyklus (b) Andre sveisesyklus

Figur 2.5: Skjematisk diagram over HAZ ved sveising i en og to
sykler [17].

I figur 2.6 vises mikrostrukturens forandringer i forhold til sveise-
varmen i HAZ ved sveising i en syklus, og man ser hvor de forskjel-
lige undersonene finnes på fasediagrammet til Fe-C. Dersom stålet
sveises flere ganger vil sveisevarmen påvirke de tidligere HAZene
ytterligere. Den opprinnelige CG HAZ som ble til ved å varme
stålet opp til svært høye temperaturer i austenittområdet i fasedia-
grammet, blir i senere sveisesykluser varmet opp til lavere tempera-
turer. Det vil skje en re-transformasjon når en tidligere CGHAZ blir
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varmet til mellom temperaturene Ac1 og Ac3. Dette området kalles
ICCG HAZ. Her vil det skje en delvis transformasjon til austenitt
i noen lokale deler av området [16].

Figur 2.6: Diagram som viser hvor på fasediagrammet til stål de
forskjellige undersonene i HAZ er. Dette gjelder for
et 0,15 wt% karbon stål som er sveiset en gang [5].

2.3 Martensitt-austenittpartikler
(MA-partikler)

MA-partikler består av martensitt og austenitt. Det er vist at det
er en sammenheng mellom MA-partikler i stålet og stålets sprøhet.
Økende volumfraksjonen av MA-partikler øker sprøheten i stålet
[18, 19].

2.3.1 Dannelse av MA-partikler

MA-partikler dannes ved kontinuerlig avkjøling av stålet. Den
utransformerte austenitten blir beriket med karbon når mer og mer
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austenitt går over til bainitt. Ved videre avkjøling av stålet blir
den karbonrike austenitten transformert til MA-partikler, som da
består av utransformerte austenittflak og tvillingmartensittplater
med forskjellige størrelser og orienteringer [20]. Dersom Ms er
under romtemperatur vil noe av austenitten forbli utransformert
[16].

I likhet med karbon, vil silisium også fremme dannelse av MA-
partikler. Løseligheten av silisium i sementitt er svært lav, og det
fører til at silisium hindrer sementittvekst ved å legge seg i området
mellom sementitten og den gjenværende austenitten. Dette stabili-
serer austenitten og fører til dannelse av MA-partikler [16]. Av figur
2.7 ser man at både overflatefraksjonen og tettheten av den sprøeste
typen MA-partikler øker med silisiumskonsentrasjonen.

Figur 2.7: Silisiumkonsentrasjonens påvirkning på overflatefrak-
sjonen og tettheten til den sprøeste typen MA-partikler
[16].
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2.3.2 MA-partiklenes beliggenhet og størrelse

MA-partiklenes størrelse, morfologi, og mengde partikler påvirkes
av avkjølingsraten. Ved økende avkjølingsrate vil størrelsen på
partiklene minke. De vil gå fra å være avlange partikler til å bli
massive, og de vil dannes på korngrensen til aciculær ferritt i stedet
for på korngrensene til irregulær massiv ferritt [20].

I følge Davis et al. [17] finnes MA-partiklene i to forskjellige mor-
fologier. Disse er massive MA-partikler og avlange MA-partikler.
De massive MA-partiklene er på omtrent 3 til 5 µm i diameter og
dannes i på de tidligere austenittkorngrensene i ICCG HAZ. De
avlange MA-partiklene er på 0,2 til 1 µm i tykkelse og dannes i
lagene mellom bainitt og martensitt.

2.3.3 Avkjølingstidens påvirkning på MA-partiklenes
morfologi i CG HAZ

Undersøkelser av CG HAZ i et HSLA stål viser at mengden MA-
partikler endrer seg ved forskjellige avkjølingstider. Det finnes som
nevnt tidligere to morfologier av MA-partikler. De er avlange par-
tikler, som dannes mellom to ferrittlag, og massive partikler som
dannes i møtet mellom tre eller flere ferrittlag i CG HAZ. Dersom
avkjølingstiden øker blir lagene med ferritt kontinuerlige som gir en
økning i mengden av de avlange MA-partiklene. [21]

I figur 2.8 ser man at arealfraksjonen av MA-partiklene og slag-
seigheten øker til avkjølingstiden er 7 sekunder for så å avta. Bilder
av de forskjellige strukturene for hver avkjølingstid er vist i figur
2.9. Løseligheten for karbon er som nevnt tidligere dårligere i fer-
ritt enn i austenitt. Derfor vil karbon strømme ut av ferritten
til austenitten ved avkjøling. Karbonkonsentrasjonen vil av den
grunn øke i austenitten foran den voksende ferrittgrensen. Ved
rask avkjølingsrate vil ikke karbonet rekke å diffundere langt nok
inn i austenitten, noe som gjør at karbider vil felles ut i grensen
mellom austenitt og ferritt.
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(a) Arealfraksjon (b) Slagseighet

Figur 2.8: Arealfraksjonen av MA-partikler og slagseighet endres
med økende avkjølingstid [21].

Dersom avkjølingstiden er mindre vil den karbonberikede auste-
nitten transformeres til MA-partikler siden karbonet rekker å
diffundere lengre inn i austenittfasen. Ved enda lavere avkjølings-
hastigheter vil MA-partiklene som dannes dekomponeres til ferritt
og sementitt. Dette er grunnen til at MA-konsentrasjonen øker for
så å avta igjen ved økende avkjølingstid [21].

Figur 2.8(b) viser at slagseigheten er størst for stålet med høyest
andel MA-partikler. Dette går i mot mye annen forskning. Etter-
som MA-partiklene er svært sprø er det tydelig at de ikke påvirker
slagseigheten i dette stålet. Forklaringen er at prosentandelen ligger
på det meste kun på 6,67%, og gjennomsnittsbredden for partiklene
er på 0,5 µm. Den lille størrelsen lave prosentandelen gjør de lite
egnet til å initiere sprøbrudd siden de ikke effektivt kan hindre
dislokasjonsbevegelser. Liten størrelse og runde partikler sammen
med en uniform fordeling av partiklene kan bidra til høy seighet
i stålet. MA-partikler kan også redusere stress i sprekkspissen og
oppta noe av ekspansjonsenergien [21].
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Figur 2.9: Morfologi for MA-partikler i CG HAZ ved forskjellige
avkjølingstider. MA-partiklene er hvite [21].
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2.3.4 Forskjeller på MA-partikler i CG HAZ og ICCG
HAZ

I sammenligningen i figur 2.10 ser man at forskjellen på MA-
partikler i CG HAZ og ICCG HAZ er at det er flere store MA-
partikler i ICCG HAZ, mens det er liten forskjell på mengde tynne
partikler. Her er store MA-partikler definert som maks lengde av
partikkel (Lmax) større enn 2 µm, og tynne partikler definert som
Lmax delt på minste lengde av partikkel (Lmin) større enn 4. Man
får også en del svært store MA-partikler med maks lengde på 5 µm
til 8 µm i ICCG HAZ. Dette ser man lite til i CG HAZ. Dette er en
mulig grunn til at ICCG HAZ er sprøere enn CG HAZ [16].

(a) Overflatefraksjon (b) Tettheten av MA-partikler

Figur 2.10: Forskjell på MA-partikler i CG HAZ og ICCG HAZ
[16].

2.4 Brudd

Brudd i stål er enten duktile eller sprø. For et gitt stål skjer et
duktilt brudd ved høyere temperaturer enn et sprøtt brudd. Duktil
sprekkvekst skjer ved en deformering av strukturen, og trenger mye
mer energi enn sprøbrudd for at sprekken skal vokse. Deforma-
sjonen er en sakte prosess, og initialiseres enten ved oppsprekking
av en hard partikkel eller avrivning mellom en hard partikkel og ma-
triks. Resultatet blir en bruddflate med dimpler, der hvert hulrom
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er forårsaket av en partikkel [8]. Et eksempel på en duktil brudd-
flate er vist i figur 2.11.

Figur 2.11: Duktil bruddflate i stål [22].

Sprøbrudd er enten intergranulære, der bruddet går langs korn-
grensene, eller transgranulære, der bruddet går gjennom kornene.
Intergranulære brudd skjer som regel langs de tidligere austenitt-
korngrensene. Dette er et resultat av blant annet partikler av andre
faser som legger seg langs korngrensene og kan kimdanne brudd,
og segregering av atomer i fast løsning mot korngrensen som gjør
korngrenseenergien lavere. Transgranulære brudd skjer i det planet
med høyest atomtetthet, som for ferrittisk jern er (100). Siden
kløvningen går langs et atomplan vil overflaten se svært glatt ut i
mikroskopet [8]. Eksempel på et intergranulært og et transgran-
ulært brudd er vist i figur 2.12.
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(a) Intergranulært brudd (b) Transgranulært brudd

Figur 2.12: To eksempler på sprøbrudd [8].

2.4.1 Sprøbrudd som følge av bainittstrukturen

Studier har vist at initiering av sprøbruddet kan skje i
skjæringspunktet mellom bainittpakker av forskjellige orienteringer
[23, 24, 25]. Elvemønstrene på overflaten av bruddet viser også
at store områder med bainittisk ferritt letter sprekkveksten, og
antyder at denne mikrostrukturen kan ha negativ påvirkning på
seigheten. I figur 2.13 ser man et initieringspunkt der flere
bainittpakker møtes. Her er det sannsynlig at initieringen av
bruddet har oppstått på grunn av skjæringspunkter mellom bainit-
tiske ferrittpakker [23].

Karbidkoloniene mellom platene i øvre bainitt kan også ha inn-
virkning på sprøheten. Figur 2.14 viser bruddinitiering i bainitt
som følge av karbider. Ved belastning av stålet kan karbidene
sprekke og danne mikrosprekker i stålet. Denne mikrosprekken
kan forplante seg først videre gjennom bainittpakken, og så videre
gjennom stålet. Lastfallene på grafen i bilde b og c i figur 2.14
kommer av at sprekken blir stoppet av bainittpakker med forskjellig
orientering. Det trengs høyere belastning for at bruddet skal fort-
sette [13]. Det har blitt vist at størrelsen på fasettene i bainitt
tilsvarer størrelsen på bainittpakkene [26].
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Figur 2.13: Brudd mellom bainittpakker. a) uetset, b) etset [23].

Figur 2.14: Kløvningsprosessen i bainitt [13].
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2.4.2 Brudd i stål som følge av inneslutninger

Det er vist at sprøbrudd også kan skje som følge av inneslutninger
i stålet. I figur 2.15 vises et eksempel på en kløvningsfasett med en
kalsiumaluminatpartikkel i initieringspunktet. Kløvningen skjedde
i ICCG HAZ til et stål [27].

(a) Oversikt over fasetten (b) Kalsiumaluminatpartikkel i ini-
tieringspunktet

Figur 2.15: Eksempel på sprøbrudd som følge av en inneslutning
[27].

Det er også funnet partikler av titannitrid initieringspunktet til
bruddet i et mikrolegert stål. Disse partiklene er sprø og sterkt
bundet til stålmatriks. Når de befinner seg i den plastiske sonen
ved sprekkspissen gjør den sterke bindingen mellom stålet og par-
tikkelen at stresset som er påført matriks overføres til partikkelen.
Dette gjør at partikkelen lettere kan sprekke opp. Når en slik par-
tikkel har sprukket opp vil bruddet lett kunne forplante seg videre
i stålet på grunn av den sterke bindingen mellom stålmatriks og
partikkel [28].

En modell for kløvning i et C-Mn sveisemetall ble foreslått av Tweed
et al. Plastisiteten ved små deformasjoner er i hovedsak begrenset
til korngrenseferritt. Denne plastisiteten gjør at noen inneslut-
ninger i stålet sprekker. Inneslutninger med er diameter på over
1 µm kan initiere kløvningsbrudd, og bruddet fortsetter i hovedsak
gjennom korngrenseferritten [29].
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I en studie gjort av Rosenfield et al. på et TSE-6 stål ble det
funnet mangansulfider på omtrent 1 µm i alle bruddinitieringer som
hadde skjedd inne i et korn. Kjemisk analyse av initieringspunktet
viste høye konsentrasjoner av mangan og svovel selv om partikkelen
hadde falt ut. Der bruddet hadde initiert på korngrensen ble det
det antatt at bruddet hadde blitt utløst av en karbidpartikkel selv
om ingen slike partikler ble observert. I figur 2.16 vises eksempel
på initiering i et mangansulfid (a) og et karbid (b) [30]. Teorien om
at mangansulfid kan initiere brudd støttes blant annet av Hausild
et al. som sier at ved lave temperaturer initieres bruddene av
mangansulfid, mens ved temperaturer nær omslagstemperaturen
ble bruddene initiert av en duktil bruddprosess [31].

(a) Initiering i MnS (b) Initiering i et karbid

Figur 2.16: To eksempler på sprøbrudd som følge av inneslut-
ninger [30].

2.4.3 Brudd i stål som følge av MA-partikler

I figur 2.17 ser man et initieringspunkt ved siden av en partikkel,
som antas å være en MA-partikkel. Selv om partikkelen ikke ligger
i initieringspunktet kan den likevel være opphavet til bruddet ved
å være en hindring for slip-forplantningen, og på den måten hindre
deformasjon [23].
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Figur 2.17: Begge sider av en kløvningsfasett med mulig MA-
partikkel ved siden av initieringspunktet. a) og b)
uetset, c) og d) etset. [23].

Det er generelt akseptert at MA-partikler i stålet er en viktig faktor
som reduserer seigheten i stålet [14]. MA-partikler er mye sprøere
enn bainittstrukturen, og mange studier viser at MA-partikler kan
være en grunn til at sprøbrudd forekommer [15, 17, 19, 32]. Det
ble blant annet observert at en sprøbruddinitialisering har skjedd
mellom to nært plasserte MA-partikler. Mekanismen til bruddet ble
først antatt å være en kombinasjon av at MA-partiklene er så nære
hverandre at spenningen de påfører matriks overlapper hverandre,
og spenningen som kommer av at bindingen mellom partikkel og
matriks brytes. Dette vises i punkt 2 og 3 i figur 2.18. Grunnen
til at det er spenninger mellom MA-partiklene og matriks er at
MA-partiklene øker i volum når den dannes, slik at den ikke passer
inn i matriks [17]. Tester viste senere at mekanismen til bruddet
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var brudd i MA-partikkelen som forplantet seg gjennom materialet,
vist i punkt 1 i figur 2.18. Grunnen til at det denne mekanismen ble
bestemt er at det ikke var nok tid til at spenningsnivået kunne stige
tilstrekkelig til at bruddinitiering kunne forekomme på de andre
måtene [15].

Figur 2.18: Fire mulige initieringsmekanismer der MA-partikler
er involvert. Pilene viser den makroskopiske belast-
ningsaksen. 1. Sprukket MA-partikkel oppfører
seg som en mikrosprekk. 2. Overlapp av
transformasjonsspenninger mellom to MA-partikler.
3. Ulikheter i styrke mellom MA-partikler og stålet
gjør at bindingen brytes mellom dem. Dette øker
stresset i matriks mellom partiklene. 4. Bindin-
gen mellom matriks og stålet brytes og lager en
mikrosprekk [17].
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Metallografiske analyser av MA-partiklene viser at de sprøeste par-
tiklene er de som er forlenget langs den makroskopiske belast-
ningsaksen. I figur 2.19 ser man skjematisk hvordan en MA-
partikkel i et korn kan føre til brudd. Først brister MA-partikkelen
ved at spenningen påført partikkelen blir større enn den kritiske
spenningen til partikkelen. Sprekken forplanter seg videre i kornet
dersom spenningen er større enn den kritiske spenningen til grensen
mellom partikkel og matriks, og videre til neste korn om spennin-
gen blir større enn den kritiske spenningen mellom de to kornene.
Kritisk spenning er spenningen som må oppnås for at bruddet skal
fortsette [32].

Figur 2.19: Mekanismen til hvordan en avlang MA-partikkel i et
korn kan føre til brudd vist skjematisk [32].

For at bruddet skal initieres mellom to MA-partikler må det ligge
innenfor området for kritisk spenning og tøyning. Tøyningen blir
mindre desto lenger vekk fra sprekkspissen man kommer, og spen-
ningen øker til et punkt litt bortenfor sprekkspissen, for så å minke
igjen. Kritisk spenning og tøyning er i det området som ligger over
både minimum spenning og minimum tøyning for brudd. Figur
2.20 viser at dette er et område litt bortenfor sprekkspissen.

2.4.4 Beliggenheten til initieringspunktet

Undersøkelser viser at beliggenheten til den
maksimale strekkspenningen tilsvarer forholdet mellom avstanden

23



Figur 2.20: Skjematisk diagram som viser området for kritisk
spenning og tøyning mellom to MA-partikler [15].

fra utmattingssprekken og CTOD-verdien på omtrent 2,5. Likevel
ble mange av initieringspunktene funnet i et område mye nærmere
sprekkspissen enn dette i et forsøk gjort av Ohya et al. Det kan
tyde på at også tøyninger og triaksialt stress har innvirkning på
hvor bruddet oppstår [23].

2.5 Tidligere arbeid

I arbeidet gjort av Salvesen [33] ble det blant annet sett på seks
prøver av et 420 MPa stål som var sveisesimulert i én syklus med
∆τ8/5 på 5 sek, 15 sek og 22,5 sek. Det ble sett på to prøver av hver
avkjølingshastighet der en hadde høy og den andre lav CTOD-verdi.
Prøvene fikk navn 5A, 5C, 15A, 15C, 22A og 22C der tallet tilsvarte
avkjølingstiden, A lav CTOD-verdi og C høy CTOD-verdi.
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Det ble funnet at flere av initieringspunktene i prøve 5A og 5C
hadde resultert i fasetter som var låst av duktil sprekkvekst. Det
ble antatt at disse fasettene ikke var avgjørende for det endelige
sprøbruddet. Likevel kan de ha medvirket til brudd andre steder
i prøven på grunn av endringen i spenningsfordelingen som føl-
ger med når det initieres brudd. Grunnen til den duktile sprekk-
veksten ble antatt å være selvanløpt martensitt som er mer duktil
en bainitten.

I prøve 15A og 22A ble det funnet at de fleste bruddinitieringene
hadde skjedd opp fra sprekkspissen. Lav CTOD verdi tyder på
sprøhet i stålet. Det ble derfor antatt at initiering i sprekkspissen
kan være forbundet med sprøhet.

I alle prøvene det ble sett på ble det observert initieringspunk-
ter foran sprekkspissen. Fra disse initieringspunktene hadde det
skjedd mye bruddvekst. Det ble funnet flest slike initieringspunkt
i prøve 5C og 22C, og det var betydelig færre i 5A og 22A. Dette
tyder på at bruddet ikke skjer med en gang siden prøver med høy
CTOD-verdi bøyes lengre enn prøver med lav CTOD-verdi. Verken
prøve 15A eller prøve 15C har mange av denne typen initierings-
punkter.

2.5.1 Bakgrunn for masteroppgaven

Denne masteroppgaven er en fortsettelse på prosjektoppgaven som
ble gjort av forfatteren for SINTEF høsten 2011 gjennom forsk-
ningsprosjektet Arctic Materials [6]. Bruddflater av 4 prøver som
er sveisesimulert i én syklus for å simulere CG HAZ, og 8 prøver
som er sveisesimulert i to sykluser for å simulere ICCG HAZ, ble
undersøkt. I de fleste én-syklus sveisesimulerte prøvene ble det
funnet partikler, eller hull etter partikler, i nærmest alle initier-
ingspunktene til fasettene. Disse partiklene bestod av oksider eller
sulfider av legeringselementene. Eksempler på dette vises i figur
2.21.

På grunn av at utmattingsområdet til prøvene med den simulerte
CG HAZ ble grovt og uoversiktlig var det vanskelig å finne faset-
tene. Det var også i noen tilfeller tvil om fasettene som ble fun-
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net var kløvninger som hadde gitt opphav til AE-signalet, eller
kun et resultat av utmattingen. Noen av fasettene hadde en tre-
kantet form som lignet bainittpakkene i mikrostrukturen, og det
ble funnet områder med en trekantet struktur i utmattingsområdet
i noen prøver. Dette kan tyde på at fasettene med trekantet form
oppstod under utmattingen. I figur 2.21(b) vises et eksempel på en
slik fasett.

I de to-syklus sveisesimulerte prøvene ble det kun funnet én
kløvningsfasett med partikkel i initieringspunktet, men EDS-
undersøkelse av denne partikkelen viste samme sammensetning som
stålmatriks. Undersøkelse av hullet viste at det inneholdt silisium
og oksygen, og det ble antatt at det lå en partikkel av silisium-
oksid i hullet. Noen prøver hadde en partikkel ved siden av initier-
ingspunktet, men de fleste hadde initieringspunktet i sprekkspissen,
eller i stålmatriks. Eksempler på dette vises i figur 2.22.

Det ble også funnet en sammenheng mellom størrelsen på AE-
signalet og størrelsen på fasettområdene. Fasettområdenes størrelse
øker gradvis med størrelsen på AE-signalet til omtrent 105 db for
deretter og øke raskere, og går til metning rundt 110 db.
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(a) Initiering fra hull med rester av partikkel. Restene består i hoved-
sak av svovel, oksygen, kobber og aluminium.

(b) Trekantet fasett med initiering i partikkel som består for det meste
av svovel, kobber og mangan

Figur 2.21: To eksempler på initieringspunkter i CG HAZ. [6].
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(a) Initiering i partikkel merket med pil.

(b) Initiering i matriks. Initieringspunktet er merket med I.

Figur 2.22: To eksempler på initieringspunkt i ICCG HAZ [6].
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3 Eksperimentelt

Materialet som undersøkes i denne masteroppgaven, er et 420 MPa
stål fra Nippon Steel. Stålets sammensetning er vist i tabell 3.1, og
er hentet fra et inspeksjonssertfikat fra Nippon Steel.

Tabell 3.1: Kjemisk sammensetning av stålet.

Leg.el C Si Mn P S Cu Ni Cr Nb N
wt% 0,09 0,19 1,54 0,004 0,002 0,28 0,72 0,02 0,013 0,035

3.1 Sveisesimulering

Sveisesimulering gjøres for å oppnå mikrostrukturen til CG HAZ i
et større område. I ekte sveisesoner er dette området så lite at det
er vanskelig å preparere prøver fra det. Sveisesimulering er derfor
mer praktisk, i tillegg til å være reproduserbar.

Prøvenes lengde var på 100 mm og hadde et tverrsnittsareal på
10x10 mm2. De ble sveisesimulert med en sveisesimulator av typen
Smitweld TCS modell 1405, og ble varmet opp til en makstem-
peratur på 1350 ◦C. Halvparten av prøvene ble avkjølt med en
hastighet, ∆τ8/5, på 5 sekunder, og andre halvparten 15 sekun-
der.

3.2 CTOD-bøying av prøvene

Etter sveisesimulering ble det laget et gnisterodert skår i prøvene.
Etter det ble de utmattet et stykke fra skåret ved romtemperatur
slik at forholdet mellom lengden av skåret pluss utmattingen og
lengden av prøven var 0,5. CTOD-bøyingen foregikk ved en temp-
eratur på -30 ◦C, og ble stoppet etter et AE-signal (akustisk
emisjon) på mellom 50 db og 114 db. De ble deretter utmattet
til endelig brudd for å lage utmattingsstriasjoner. Dette gjør at
kløvningen som forårsaket AE-signalet kan skilles fra resten av
bruddflaten.
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Akustisk emisjon (AE) er lydbølger som oppstår når et materiale
sprekker, og kommer av rask frigjøring av energi som gir en elastisk
bølgeforplantning [34]. Ved CTOD-bøying av prøvene ble AE-
teknikken benyttet. Det vil si at det blir lyttet etter AE-signaler
under bøying ved å bruke utstyr fra PAC (Physical Acoustics Lim-
ited). Etter at signalet er registrert blir prøvene avlastet. Signaler
under 50 db og over 114 db ble sett bort i fra, siden signaler under
50 db er for små til å kunne si sikkert at det er et signal og ikke bare
bakgrunnsstøy. Over 114 db er det pop-in som vil si at man får et
lastfall på kurven. Disse prøvene vil få svært store fasettområder,
og er derfor å regne som makroskopiske brudd som ikke har hatt
lokal arrest av sprekken. Dette vil gjøre det vanskelig å finne et
initieringspunkt som er starten på hele bruddet.

I tabell 3.2 vises en oversikt over prøvenes avkjølingstid (∆τ8/5),
AE-signal, CMOD-verdi (Crack Mouth Opening Displacement) og
om prøvene er anløpningsfarget eller ikke. CMOD-verdien er for-
flyttningen av sprekkspissen. Det er en tilnærmet lineær sammen-
heng mellom CTOD- og CMOD-verdier for CMOD-verdier over 0,1
mm. Dette er vist i figur 3.1.

Tabell 3.2: Oversikt over prøvene med tilhørende avkjølingstid
(∆τ8/5), AE-signal, CMOD-verdi og om de er anløp-
ningsfarget eller ikke.

Prøve ∆τ8/5 [s] AE-signal [db] CMOD [mm] Anløpningsfarget

1.5 5 113 0,22 Ja
2.5 5 77/(56) 0,17 Nei
3.5 5 94/(61) 0,17 Ja
4.5 5 113 0,19 Nei
5.5 5 113 0,24 Nei
6.5 5 110/(53) 0,24 Nei
7.5 5 90 0,22 Nei
1.15 15 113 0,17 Ja
2.15 15 86 0,21 Nei
3.15 15 63 0,95 Nei
4.15 15 75 0,24 Ja
5.15 15 72 0,91 Nei
6.15 15 90 1,40 Nei
7.15 15 72/(57) 0,80 Nei

30



Figur 3.1: CMOD som funksjon av CTOD.

Under bøying ble bruddet initiert tidlig i det plastiske bruddforløpet
for de fleste av prøvene med ∆τ8/5 på 5 sekunder. Det vil si at
CMOD-verdien for disse prøvene er lav. I figur 3.2 vises CMOD-
verdien som funksjon av kraften. Bruddet som stammer fra AE-
signalet er merket av på kurven. I noen av prøvene med ∆τ8/5 på 15
sekunder ble også bruddet initiert tidlig i den plastiske sonen. I de
andre prøvene ble bruddet initiert lengre inn i den plastiske sonen,
slik at disse prøvene fikk mer plastisk deformasjon før de gikk til
brudd. Dette vist i figur 3.2 på samme måte som for prøvene med
∆τ8/5 på 5 sekunder.

3.3 Forsøk for å få til en oversiktlig bruddover-
flate

Bruddflaten til prøvene sveisesimulert til CG HAZ i prosjekt-
arbeidet gjort av forfatteren høsten 2011 [6] var svært uoversiktlige,
og det var vanskelig å si om fasettene som ble funnet hører til AE-
signalet [6]. Det ble derfor prøvd ut to metoder, anløpningsfarging
og lavere spenningsintensitetsfaktor (K) ved utmatting for å se om
man med større sikkerhet kunne finne riktig fasett.
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(a) CMOD-verdien for prøve 1.5 til 5.5.

(b) CMOD-verdien for prøve 6.5 og 7.5.

Figur 3.2: CMOD-verdier ved bruddet i prøvene med simulert
∆τ8/5 på 5 sekunder.
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(a) CMOD-verdien for prøve 1.15 til 5.15.

(b) CMOD-verdien for prøve 6.15 og 7.15.

Figur 3.3: CMOD-verdier ved bruddet i prøvene med simulert
∆τ8/5 på 15 sekunder.
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3.3.1 Anløpningsfarging

Anløpningsfarging foregår ved at et metall varmes ved relativt lave
temperaturer slik at det dannes et oksidlag på overflaten. Når
tykkelsen på oksidlaget blir omtrent 30 nm, blir det mulig å se
fargene som kommer av interferensen mellom lysstrålene som reflek-
teres fra overflaten av oksidlaget og lysstrålene som reflekteres fra
overflaten av metallet [35].

For å finne ut ved hvilken temperatur prøvene kunne anløpnings-
farges uten å ødelegge strukturen på bruddflaten ble 4 prøver
varmet opp til henholdsvis 200 ◦C, 300 ◦C, 400 ◦C og 500 ◦C i
10 min. Det viste seg at 300 ◦C ga best resultat siden stålet ble
farget, uten at bruddflaten ble ødelagt. 4 nye prøver ble derfor
anløpningsfarget ved denne temperaturen i 10 min før utmatting
for å lage et oksidlag på bruddfasetten som tilhører AE-signalet.
Teorien var at dette kunne hjelpe til med å skille den fra utmat-
tingsstrukturen.

Det anløpningsfargede området var ikke synlig i SEM (Scanning
elektronmikroskopet) og anløpningsfargingen var derfor til liten
nytte. Det var likevel mulig å se området i makroskopet. Dette
ga en indikasjon på hvor man burde lete i SEM, men ettersom
fasettområdet ikke skilte seg klart nok ut fra utmattingsområdet
var det ikke mulig å si noe om hvor fasettområdet sluttet, eller
hvor initieringspunktet var.

3.3.2 Lavere spenningsintensitetsfaktor

Ettersom anløpningsfargingen var til liten nytte ble det i stedet
brukt en lavere spenningsintensitetsfaktor (K) under utmattingen
som ble gjort etter bøying enn under utmattingen som ble gjort før
bøying. Dette viste seg å være svært effektivt, og det ble dannet
en mye mer oversiktlig bruddflate.

Stålet blir arbeidsherdet når det bøyes i den plastiske sonen på
grunn av dislokasjonsbevegelser i krystallstrukturen. På grunn av
at stålet blir hardere etter bøying trengs det i noen tilfeller høyere
last under utmatting for at sprekken skal vokse. K-verdien er et mål
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for spenningsintensiteten foran sprekkspissen, og vil være mindre
for et stål som er arbeidsherdet selv om lasten som er påført stålet
er like stor.

3.4 Lysmikroskopi

Mikrostrukturen til de polerte og etsede prøvene ble studert i
lysmikroskopene Zeiss Axiovert 25 og Leica MEF4M, og bildene
ble tatt med kameraer av typen Leica DFC 450 og ProgRes C10
plus. Bildebehandlingsprogrammene som ble brukt til å ta bildene
er Leica Application Suite og Image Access Easy Lab og. Bildene
ble tatt med bruddkanten til høyre i bildet.

De anløpningsfargede fasettene ble avbildet i makroskopet Wild
Photomakroskop M400 med et kamera av typen Leica DC 300.
Fasettene ble avbildet med sprekkspissen nederst i bildet i bilde-
behandlingsprogrammet Photoshop Elements Editor.

3.4.1 Preparering av prøvene

For å se på mikrostrukturen til prøvene etter sveisesimulering
ble en prøve med avkjølingstid på 5 sekunder og en prøve med
avkjølingstid på 15 sekunder plukket ut. Prøven ble støpt inn
i Struers ClaroCit Epoksy med siden nedenfor bruddflaten eks-
ponert, som vist i figur 3.4. Deretter ble prøven mekanisk slipt
og polert i følgende steg:

1. Våtsliping med Struers SiC-papir:
(a) 800 mesh
(b) 1000 mesh
(c) 2400 mesh

2. Polering med Struers MOL poleringsduk 9 µm
3. Polering med Struers MOL poleringsduk 6 µm
4. Polering med Struers MOL poleringsduk 3 µm
5. Polering med Struers NAP poleringsduk 1 µm
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Figur 3.4: Prøveflaten som mikrostrukturen ble observert på.

3.4.2 Etsing med Nital

Etter polering ble prøvene etset med 2 % nital får å fremheve
mikrostrukturen. Etsing ble gjort rett etter polering for å unngå
at et oksidlag ble dannet på overflaten. Dette ville hindret etsen
i å komme i kontakt med metallet. Nital gir martensitten en
brunlig farge og gjør de tidligere austenittkorngrensene synlige.
Flere forsøk ble gjort for å finne ut av hvor lenge prøvene bør etses
for å får best resultat. Resultatet så ut til å bli best etter etsing
15 sekunder, og deretter to ganger til i 5 sekunder. Etter hver
etsing ble prøvene skylt grundig med vann og etanol, og deretter
tørket.

3.4.3 Etsing med LePera

For at eventuelle MA-partikler i mikrostrukturen skulle synes bedre
ble en prøve av hver avkjølingstid etset med LePera-teknikken
etter samme slipesteg og poleringssteg som før etsingen med Nital.
LePera-ets lages på følgende måte:

36



1. 50 % av 4 % pikrinsyre i etanol
2. 50 % av 1 gram natriumtiosulfat (Na2S2O3) i 100 mL des-

tillert vann

Hver prøve ble etset i 30 sekunder før de ble skylt grundig i vann
og etanol og deretter tørket. Etsingen ble utført ved SINTEFs
laboratorium i Bergbygget.

Denne etseteknikken gjør MA-partiklene lyse slik at de skiller seg
ut fra ferritten som blir farget blå og oransje. LePera etser karbider
på en lignende måte som martensitt. Dersom det er store karbider
tilstede i stålet kan de forveksles med martensittk̇ornene [36].

3.5 Scanning elektronmikroskop (SEM)

Før prøvene ble studert i SEM ble de satt 10 minutter i aceton
i ultralydbad. Etter det ble de skylt med etanol og tørket med
hårføner. Etter rensing ble prøvene lagt i separerte plastlommer i
bokser for å beskytte bruddflatene mot å støte bort i hverandre og
mot urenheter i lufta.

Scanning elektronmikroskopet som ble brukt, er Zeiss Gemini Supra
55VP LVFESEM. Prøvene ble undersøkt med sekundærelektron-
avbilding med 20kV akselerasjonspenning, 30 µm aperturdiameter
og arbeidsavstand mellom 18 og 22 mm. Leting etter kløvnings-
fasetter på bruddflatene ble gjort på det fineste utmattingsområdet
på prøven. Det ligger mellom sprekkspissen og det groveste utmat-
tingsområdet på bruddflaten. Alle bilder ble tatt med sprekkspissen
nederst i bildet.

Det ble også uført røntgenspektroskopi-undersøkelser (EDS) av
initieringspunktet til alle fasettene ved hjelp av detektoren EDAX
Sapphire Detector. Dette ble gjort med 15 kV akselerasjon-
spenning, 30 µm aperturdiameter og en arbeidsavstand på 10
mm.

Areal av kløvningsfasettene og lengde fra initieringspunkt til
sprekkspiss ble målt på bildene tatt i SEM ved hjelp av bilde-
analyseprogrammet Image Access easy lab. Arealet av fasettene
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ble målt to ganger, og gjennomsnittet av målingene ble brukt. Der-
som feilen mellom de to målingene var mer enn 5 % ble det gjort
en tredje måling. Et eksempel på en slik måling er vist i figur
3.5.

Figur 3.5: Eksempel på måling av areal gjort på et fasettområde,
der det målte området er merket gult.

38



4 Resultater

4.1 Sveisbarhet

Ved å sette mengden av legeringselementer i stålet brukt i denne
oppgaven inn i ligning (2.2) får man en karbonekvivalent på 0,2 som
vist i ligning (4.1). Dette stålet regnes altså som sveisbart.

CE = 0, 09 +
0, 19

30
+

0, 02 + 1, 54 + 0, 28

20
+

0, 72

60
= 0, 2 (4.1)

4.2 Mikrostruktur

Mikrostrukturen til stålprøvene ble undersøkt ved å bruke både
nital-ets og LePera-ets. Nital-ets ble brukt for å få tydelig frem
mikrostrukturen, og LePera-ets ble brukt for å fremheve eventuelle
MA-partikler.

4.2.1 Nital ets

Ved å undersøke prøvene som ble etset med nital ser det ut til
å være en blanding av martensitt og bainitt i mikrostrukturen til
både prøven simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder og prøven simulert
med ∆τ8/5 på 15 sekunder. I figur 4.1 er det vist en sammen-
ligning av de to mikrostrukturene ved lav forstørrelse. Martensitt
blir farget brun av nitaletsen og blir derfor mørkere enn bainitten
i lysmikroskopet. Det ser ut til å være flere mørke områder, og
derfor mer martensitt i mikrostrukturen til prøvene simulert med
∆τ8/5 på 5 sekunder. I figur 4.2 er mikrostrukturen sammenlignet
ved å bruke en høyere forstørrelse. Det ser ut til at områdene
med martensitt er mindre og ligger mer spredt i prøven simulert
med ∆τ8/5 på 15 sekunder enn i prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5
sekunder.

I prøven med avkjølingstid ∆τ8/5 på 5 sekunder ble det oppdaget
runde partikler på de tidligere austenittkorngrensene på omtrent
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5 til 8 µm. Eksempler på dette er vist i figur 4.3(a). Brune par-
tikler på omtrent 3 µm ble også oppdaget i utkanten av noen av
bainittområdene. Et eksempel på dette er vist i figur 4.3(b).

Det ble også funnet brune partikler inne i både bainittstrukturen og
martensittstrukturen i prøven simulert med ∆τ8/5 = 15 sekunder.
Disse er merket med pil i figur 4.4. Avlange brune partikler ble også
funnet. En av dem ser ut til å gå på tvers av en bainittpakke og
er merket med pil i figur 4.4(b). Rett nedenfor og litt til høyre for
denne partikkelen ser det også ut til å ligge brune avlange partikler
mellom ferrittplatene i bainittpakken.

4.2.2 LePera ets

En prøve av hver avkjølingstid ble også etset med LePera. Det ble
funnet flere hvite flekker på prøvene, men ikke alle var partikler.
Dette sees i figur 4.5. Flekkene ser ut til å være større enn partik-
lene i de fleste tilfeller, og overlapper også noen av partiklene. I
figur 4.5(a) ser partiklene ut til å være mer gulaktig enn flekkene.
Partiklene skiller seg også tydeligere fra mikrostrukturen siden de
har en kontur rundt seg. Et eksempel på en flekk og en partikkel
er merket F og P i figur 4.5(a).

I figur 4.5(b) ser de fleste partiklene ut til å være overlappet av
flekker, og de ser ikke ut til å være gulaktige. Et eksempel på en
flekk, en partikkel og en partikkel dekket av en flekk er merket
F og P og FP i figur 4.5(b). Det ble funnet flekker på hele
prøveoverflaten, også i den andre enden av prøven der grunnstruk-
turen til stålet er. Partiklene ble kun funnet i området nedenfor
bruddet.

I prøven simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder ble det funnet flere
massive partikler på omtrent 3 µm. Eksempler på disse partiklene
er vist i figur 4.6. Partiklene ser ut til å ligge i grensen mellom to
bainittpakker eller på tidligere austenittkorngrenser. I noen tilfeller
ligger de også inne i en bainittpakke.

I prøven simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder ble det funnet avlange
partikler med en lengde på mellom 5 og 10 µm. Eksempler på disse
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partiklene er vist i figur 4.7, og de ser i hovedsak ut til å ligge
mellom bainittplater og bainittpakker.

Det ble også observert massive partikler i den samme prøven, men
disse var mindre enn partiklene i prøven simulert med ∆τ8/5 på 5
sekunder. Dette kan sees i figur 4.5(b).

4.3 Anløpningsfarging

De mørke fasettområdene fra anløpningsfargingen var ikke mulig å
observere i SEM. Ved undersøkelse i makroskopet kunne man likevel
se hvor på prøven bruddet hadde skjedd. I figur 4.8 er det vist en
oversikt over de anløpningsfargede områdene. Anløpningsfargingen
gjør stålet mørkt frem til sprekkspissen og eventuelle bruddfasetter
ved sprekkspissen ble også mørke. I figur 4.8 ligger sprekkspissen
omtrent midt i bildene, der skillet mellom det mørke og det lyse
området er. De anløpningsfargede fasettene er det mørke området
ovenfor. Prøve 1.5 og 1.15 har svært store fasettområder som
strekker seg over 1 mm, mens prøve 3.5 har et mindre fasettområde.
Det ble ikke funnet et fasettområde i prøve 4.15.

4.4 Lavere spenningsintensitetsverdi ved utmat-
ting

Ved å bruke lavere spenningsintensitetsverdi ved utmatting etter
bøying ble det lettere å finne fasettområdet som tilhører AE-
signalet i prøvene. Dette ser man i figur 4.9 der utmattingsområdet
med høy spenningsintensitetsverdi er nærmest dekket av fasetter
som skyldes sprøbrudd under utmatting. Utmattingsområdet med
lavere spenningsintensitetsverdi er mer oversiktlig mye mindre
topografisk. Ved høyere forstørrelse av dette utmattingsområdet
er det også mulig å se striasjoner. Figur 4.10 viser et eksempel på
striasjoner fra et område midt i bildet i figur 4.9(b).
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(a) ∆τ8/5 = 15 sekunder.

(b) ∆τ8/5 = 15 sekunder.

Figur 4.1: Sammenligning av de to mikrostrukturene. Det mørke
området til høyre i prøven er bruddkanten. Prøvene er
etset med nital.
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(a) ∆τ8/5 = 5 sekunder.

(b) ∆τ8/5 = 15 sekunder.

Figur 4.2: Områder med både martensitt (M) og bainitt (B).
Prøvene er etset med nital.
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(a) Runde partikler på korngrensene er merket med piler.

(b) Brun partikkel merket med pil i utkanten av et bainittområde.

Figur 4.3: Partikler i mikrostrukturen til en prøve simulert med
∆τ8/5 på 5 sekunder. Prøven er etset med nital.
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(a) Partikler inne i bainittstrukturen og martensittstrukturen er mer-
ket med piler.

(b) Brun avlang partikkel i et bainittområde er merket med pil

Figur 4.4: Partikler i mikrostrukturen til en prøve simulert med
∆τ8/5 på 15 sekunder. Prøven er etset med nital.
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(a) ∆τ8/5 = 5 sekunder. Et eksempel på en flekk og en partikkel er
merket F og P.

(b) ∆τ8/5 = 15 sekunder. Et eksempel på en flekk, en partikkel og en
partikkel dekket av en flekk er merket F og P og FP

Figur 4.5: Hvite partikler og flekker på prøveoverflaten. Prøvene
er etset med LePera.
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(a) Område med flere partikler

(b) Partikkel nær brudd siden som kan sees til høyre i bildet.

Figur 4.6: Massive partikler på omtrent 3 µm i en prøve simulert
med ∆τ8/5 på 5 sekunder. Prøven er etset med LePera.
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(a) Lang partikkel på omtrent 10 µm.

(b) Lang partikkel på omtrent 5 µm.

Figur 4.7: Lange partikler i en prøve simulert med ∆τ8/5 på 15
sekunder. Prøven er etset med LePera.
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Figur 4.8: Oversikt over de anløpningsfargede fasettene. Bildene
er tatt i makroskopet. a) Prøve 1.5 b) Prøve 3.5 c)
Prøve 1.15 d) I prøve 4.15 ble det ikke funnet noe
fasettområde ved sprekkspissen.
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(a) Høy spenningsintensitetsverdi

(b) Lav spenningsintensitetsverdi

Figur 4.9: Forskjell mellom høy og lav spenningsintensitetsverdi.

50



Figur 4.10: Eksempel på utmattingsstriasjoner fra et område
midt i bildet i figur 4.9(b).

4.5 Bruddflater

I prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder er fasettområdene
topografiske og uoversiktlige, og i noen tilfeller er det vanskelig
å peke ut et nøyaktig initieringspunkt. I figur 4.11(a) er vist et
område der det var vanskelig å finne initieringspunktet på grunn
av topografien og ettersom det var svært små fasetter. Ved høy
forstørrelse ser det ut til at elvemønsteret peker tilbake til et område
merket I i figur 4.11(b).

Det ble også funnet en stor partikkel i et av initieringspunktene i
en prøve. Dette er vist i figur 4.12. Partikkelen merket P i figur
4.12(a) har en rund form og ser ut til å ligge i initieringspunktet selv
om det også i dette tilfellet er vanskelig å si hvor bruddet startet.
Det var ingen antydning til hull etter partikkelen på motsatt side
av bruddflaten som er vist i 4.12(b).

Det er også vanskelig å utpeke et nøyaktig initieringspunkt i prøve
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7.5, men det ser ut til å ligge en avlang partikkel på omtrent 1 µm
i det som antas å være initieringspunktet. Den er merket med pil i
figur 4.13(a). På andre siden av bruddflaten, vist i figur 4.13(b), kan
man se partikler på omtrent 3 µm til venstre for initieringspunktet.
Hullet etter den lille partikkelen i initieringspunktet er merket med
pil.

Prøve 4.5 har et stort fasettområde og bruddinitiering svært nær
sprekkspissen. Fasettområdet er vist i figur 4.14(a) der initier-
ingspunktet er merket med pil. Det ligger en partikkel omtrent 20
µm fra initieringspunktet. Denne partikkelen ligger ikke like nært
initieringspunktet som mange andre partikler. Initieringspunktet
og partikkelen er vist i 4.14(b) og merket I og P.

Fasetten i prøve 2.5 er omringet av et duktilt område, og skiller
seg derfor ut fra de andre fasettområdene. Dette er vist i figur
4.15. Det er vanskelig å si om initieringspunktet ligger i midten
av fasetten, ved siden av et par partikler, eller om det ligger til
høyre på oversiden av en dimpel. Det ser mest ut til at elvemøn-
steret beveger seg utover fra området ovenfor dimpelen. Derfor
blir dette området antatt å være initieringspunktet. Fasetten med
antatt initieringspunkt, som er merket I, er vist i figur 4.15(b).
Retningen på elvemønsteret fra initieringspunktet er forsøkt vist
med piler.

I prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder er fasettområdene
flate og oversiktlige. De fleste fasettområdene ble funnet et stykke
foran sprekkspissen. Initieringspunktene ble i hovedsak funnet
langt nede i fasettene. Bruddene ser ut til å vokse bort fra
sprekkspissen, og beveger seg i liten grad tilbake mot den igjen.
Et eksempel på det er vist i figur 4.16. Her ser det også ut til at
initieringen, merket I, har skjedd rett ved siden av en partikkel til
venstre for initieringspunktet.

Også i prøve 7.15 ser initieringen ut til å ha skjedd ved siden av
en partikkel. Oversikt over fasetten og initieringspunktet er vist
i figur 4.17. Ved nærmere forstørrelse av initieringspunktet ser
elvemønsteret ut til å stråle ut ifra en partikkel. Initieringspunktet
er merket med piler i figur 4.18. Det ser også ut til å være en mindre
partikkel i hullet i figur 4.18(b), som man ser hullet av i partik-
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kelen i figur 4.18(a). Det ser ikke ut til at den største partikkelen
stikker opp av fasettflaten selv om det er et hull etter den på andre
siden.

I prøve 2.15 ble det funnet to fasettområder. Det største fasett-
området ble funnet ca 0,7 mm over sprekkspissen, og er vist i figur
4.19, og det ser ut til å vokse direkte ut av utmattingsområdet. Den
minste fasetten ligger rett over sprekkspissen, og er vist i figur 4.20.
Det er vanskelig å si nøyaktig hvor den lille fasetten har initiert, men
det ser ut til å være en tunge som leder opp fra sprekkspissen til
det endelige bruddet.

Fasetten i prøve 6.15 ligger ca 1,5 mm over sprekkspissen og ble
funnet svært nært det grove utmattingsområdet. Dette er vist i
figur 4.21, der man kan se det grove utmattingsområdet øverst i
figur 4.21(a). Det ser også i dette tilfellet ut til å være en tunge
som leder opp til det endelige bruddet, men denne tungen har et
tydelig initieringspunkt. Bruddet ser ut til å ha startet i punktet
merket I i figur 4.21(b) for så å vokse et stykke oppover før en større
fasett blir initiert ca 8 µm ovenfor.

Det ble også observert mye duktil sprekkvekst i sprekkspissen til
noen av prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder. Prøve 3.15 er
et eksempel på dette. I figur 4.22. vises det fine utmattingsområdet
til prøve 3.15 der sprekkspissen vises nederst i bildet. Det er dimpler
fra duktil sprekkvekst til høyre langs sprekkspissen. Avstanden
mellom sprekkspissen og det grove utmattingsområdet er omtrent
0,7 mm.
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(a) Antatt initieringspunkt i firkant

(b) Antatt initieringspunkt merket I

Figur 4.11: Uoversiktlig initieringsområde i prøve 5.5.
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(a) Side a: Initiering i partikkel merket P

(b) Side b: Initiering merket I. Ingen antydning til hull etter partik-
kelen.

Figur 4.12: Motstående sider av initieringspunktet i prøve 6.5.
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(a) Side a: Partikkelgroper nær initieringspunktet

(b) Side b: Partikler nær initieringspunktet

Figur 4.13: Motstående bruddflater i prøve 7.5. Initieringspunk-
tet er angitt med pil.
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(a) Oversiktsbilde der initieringspunktet er angitt med pil

(b) Initieringspunkt merket I og partikkel merket P

Figur 4.14: Fasettområde i prøve 4.5 med initiering ved siden av
en partikkel.

57



(a) Kløvningsfasett omringet av et duktilt område

(b) Mulig initieringspunkt er merket I, og retningen på elvemønsteret
er forsøkt vist med piler.

Figur 4.15: Fasetten i prøve 2.5.
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(a) Oversikt over fasettområde der initieringsområdet er merket med
firkant.

(b) Initieringspunktet merket I

Figur 4.16: Fasettområdet i prøve 5.15.
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(a) Oversiktsbilde

(b) Initieringspunktet er merket med pil

Figur 4.17: Fasett ca 0,5 mm ovenfor sprekkspissen i prøve 7.15.
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(a) Initieringspunkt rett over partikkel

(b) Initieringspunkt rett over utrevet partikkel

Figur 4.18: Begge sider av initieringspunktet merket med pil i
prøve 7.15.
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(a) Oversikt over fasettområde der initieringspunktet er merket med
pil.

(b) Initieringspunktet merket med pil

Figur 4.19: Største fasettområde i prøve 2.15 er ca 0,6 mm over
sprekkspissen.
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(a) Oversikt over kløvningsfasett.

(b) Initieringspunktet

Figur 4.20: Minste fasettområde i prøve 2.15.
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(a) Oversikt over kløvningsfasetten der initieringsområdet er merket
med en firkant.

(b) Initieringspunktet merket I

Figur 4.21: Fasetten i prøve 6.15.
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Figur 4.22: Det fine utmattingsområdet i prøve 3.15 med
sprekkspissen nederst i bildet. Det er tydelig duktil
sprekkvekst i sprekkspissen.

4.6 Kjemisk analyse av initieringsområdet

Det ble gjort EDS-analyse fra alle fasettene som ble funnet i SEM.
I de fleste tilfellene viste analysen stålets sammensetning som vist
i figur 4.23. Dette spekteret er fra et tilfeldig punkt i utmattings-
området til en prøve med avkjølingshastighet på 5 sekunder.

4.6.1 Titan og silisium i initieringsområdet

I noen av prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder ble det funnet
silisium i initieringsområdet. Den største mengden silisium ble
funnet i prøve 4.5, 5.5 og 7.5.

I hullet etter den lille partikkelen i prøve 7.5 ble det funnet titan.
Hullet er merket 1 i figur 4.24, og EDS-spekteret er vist i figur 4.25.
Det ser også ut til å være små mengder silisium og svovel i hullet.
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Figur 4.23: EDS-spektrum fra tilfeldig punkt i utmattingsområdet
til en prøve med avkjølingstid på 5 sek.

Den største mengden silisium i denne prøven ble funnet i partiklene
merket 2, 3 4 og 5 i figur 4.24. Resultatet av analysen i punkt 5
er vist i figur 4.26, og mengde silisium er omtrent den samme i alle
partiklene.

I prøve 4.5 ble det funnet silisium i et område nedenfor initier-
ingspunktet i punktene 1 og 2 i figur 4.27. EDS-spektrene fra
disse punktene var så og si identiske, og spekteret fra punkt 1
er vist i figur 4.28. Initieringspunktet og partikkelen som ligger
henholdsvis i punkt 3 og 4, har mindre silisium. EDS-spekteret fra
partikkelen er vist i figur 4.29 og tilsvarer spekteret for initierings-
punktet.

Spektrene fra prøve 4.5 og 7.5 har også en karbontopp som er noe
høyere enn karbontoppen fra det tilfeldige punktet i utmattings-
området. Dette kan sees dersom man sammenligner karbontoppen
i figur 4.25, 4.26, 4.28 og 4.29 med karbontoppen i figur 4.23.

Den største mengden silisium ble funnet på siden av det som ser ut
som en partikkel i prøve 5.5. Området er merket 1 i figur 4.30, og
EDS-spekteret er vist i figur 4.31.
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Figur 4.24: Fem punkter det ble utført EDS på i prøve 7.5.

Figur 4.25: EDS-spektrum fra punkt 1 i prøve 7.5.
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Figur 4.26: EDS-spektrum fra punkt 5 i prøve 7.5 tilsvarer også
punkt 2, 3 og 4.

Figur 4.27: Fire punkter det ble utført EDS på i prøve 4.5.
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Figur 4.28: EDS-spektrum fra punkt 1 i prøve 4.5 tilsvarer også
punkt 2.

Figur 4.29: EDS-spektrum fra punkt 4 i prøve 4.5 tilsvarer også
punkt 3.
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Figur 4.30: Punkt med størst mengde Si merket 1 i prøve 5.5.

Figur 4.31: EDS-spektrum fra punkt 1 i prøve 5.5.
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4.7 Areal av fasetter og avstand mellom initier-
ingspunkt og sprekkspiss

Arealet av fasettområdene og avstanden mellom initieringspunktet
og sprekkspissen i alle prøvene ble målt fra bilder tatt i SEM. Resul-
tatet av dette er vist i tabell 4.1. Ettersom det ikke var mulig å se
initieringspunktet til de anløpningsfargede fasettområdene var det
ikke mulig å måle lengden fra initieringspunktet på disse prøvene.
Resultatene fra tabell 4.1 er fremstilt grafisk i figur 4.32, 4.33 og
4.34.

I figur 4.32 er arealet av fasettene plottet mot det største AE-
signalet i hver prøve. Ved første øyekast ser det ut til at arealet øker
gradvis med AE-signalet, og går til en metning når AE-signalet blir
høyere enn 110 db. Det er altså en sammenheng mellom fasettareal
og AE-signal.

Dersom man ser nærmere på prøvene med AE-signal under 100
db ser denne sammenhengen noe annerledes ut. Dette er vist i
figur 4.33. Prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder ser ut til
å følge sammenhengen, men noen av fasettene i prøvene simulert
med ∆τ8/5 på 15 sekunder skiller seg ut. Arealet av fasetten i prøve
5.15 og prøve 7.15 er noe større enn forventet. I prøve 2.15 ble det
funnet to fasetter. Begge fasettene er plottet i figur 4.33. Arealet
av den minste fasetten som ligger rett ved sprekkspissen, ser ut til
å passe best inn i grafen.

Ved å plotte avstanden mellom fasettenes initieringspunkt og
sprekkspissen mot CMOD ser det ut til å være en tilnærmet lineær
sammenheng. Igjen ser det ut til at den minste fasetten i prøve
2.15 passer best inn i grafen. Dette er vist i figur 4.34.
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Tabell 4.1: Oversikt over prøvene med tilhørende AE-signal, CMOD-verdi,
CTOD-verdi, antall fasettområder, fasettstørrelse og avstand
mellom sprekkspiss og initieringspunkt.

Prøve AE-signal CMOD CTOD Antall Areal av Lengde
[db] [mm] [µm] fasett- fasett fra

områder [µm2] sprekk-
spiss
[µm]

1.5 133 0,22 50 1 410000 -
2.5 77/(56) 0,17 35 1 1650 31
3.5 94/861) 0,17 35 1 10000 -
4.5 113 0,19 43 1 320000 23
5.5 113 0,24 58 1 330000 85
6.5 110/(53) 0,24 58 1 45000 115
7.5 90 0,22 50 1 2800 77
1.15 113 0,17 35 1 340000 -
2.15 86 0,21 50 2 9850 687

1750 10
3.15 63 0,95 263 0 - -
4.15 75 0,24 58 0 - -
5.15 72 0,91 251 1 3550 1182
6.15 90 1,4 368 1 1400 1557
7.15 72/(57) 0,8 228 1 7700 569

Figur 4.32: Areal av største fasett plottet mot største AE-signal
i hver prøve.
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Figur 4.33: Areal av alle fasetter i hver prøve plottet mot AE-
signal under 100 db.

Figur 4.34: Lengde mellom fasettens initieringspunkt til
sprekkspissen plottet mot CMOD.
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5 Diskusjon

5.1 Mikrostruktur

Det ser ut til å være mer martensitt i prøven simulert med ∆τ8/5
på 5 sekunder enn i prøven simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder.
Dette er sannsynlig siden den ble avkjølt raskere fra austenitt-
området. I figur 2.1 ser man av CCT diagrammet at stål med lavest
avkjølingstid vil få dannet mest martensitt. Prøven med ∆τ8/5 på
15 sekunder vil treffe lengre inn på bainittnesen og dermed få dan-
net mer bainitt.

Det ble også funnet partikler i mikrostrukturen. I prøven simulert
med ∆τ8/5 på 5 sekunder ble det funnet runde partikler på de
tidligere austenittkorngrensene, som kan sees i figur 4.3(a). Disse
partiklene har en størrelse på mellom 5 og 8 µm, og har samme lyse
farge som bainittstrukturen. Det er vanskelig å si hva disse partik-
lene kan være. Ettersom martensitt blir farget brun av nitaletsen er
det lite sannsynlig at disse partiklene inneholder mye martensitt og
er derfor trolig ikke MA-partikler. På grunn av plasseringen og den
lyse fargen er en mulighet at det kan være korngrenseferritt.

Mindre brune og massive partikler ble også funnet i mikrostruk-
turen. Disse partiklene er på omtrent 3 µm og kan sees i figur
4.3(b). Ettersom de er farget brune under etsingen med nital er
det sannsynlig at de inneholder mye martensitt, og en mulighet er
derfor at de er MA-partikler.

Ettersom stålet kun ble sveisesimulert i en syklus for å danne CG
HAZ vil ikke MA-partikler dannes i like stor grad som hvis stålet
hadde blitt sveisesimulert i to sykluser for å danne ICCG HAZ. I
følge Bonnevie et. al. [16] vil det dannes flere store MA-partikler
på over 5 µm i ICCG HAZ. Dette ser man mindre av i CG HAZ, og
dette er en av grunnene til at MA-partikler er mer forbundet med
bruddinitiering i ICCG HAZ enn i CG HAZ.

I prøven simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder ble det funnet noen
forlengede partikler, i tillegg til massive partikler. Begge typene
partikler ser ut til å være farget brune av nital-etsen. Den tynne
partikkelen som er merket med pil i figur 4.4(b) ser ut til å ligge på
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tvers av en bainittblokk. Dersom dette er en MA-partikkel vil den
ha en annen beliggenhet en det som er beskrevet av Davis et al.
[17] og Cuixin et. al. [21] som sier at de forlengede MA-partiklene
ligger i lagene mellom bainitten og martensitten. Dersom man ser
rett nedenfor og litt over og til høyre for partikkelen merket med
pil kan det se ut som det ligger forlengede brune partikler mellom
bainittlagene. Disse er på samme størrelse som partikkelen merket
med pil og har en plassering som stemmer med Davis et al. [17] og
Cuixin et. al. [21] dersom dette er MA-partikler.

Cuixin et. al. [21] viste også at formen på MA-partiklene i CG
HAZ varierer med avkjølingshastigheten. Ved økende avkjølingstid
vil man få en økende mengde forlengede MA-partikler. Dette stem-
mer med denne forfatterens observasjoner ettersom det ikke ble
funnet forlengede brune partikler i prøven med lavest avkjølingstid.
I denne oppgaven ble det brukt en annen ståltype, som blant annet
inneholder mer karbon og silisium, enn ståltypen som ble brukt av
Cuixin et al. [21]. Dette kan forklare hvorfor partiklene i denne
oppgaven er større enn de som ble funnet i arbeidet til Cuixin
et al. [21], siden både karbon og silisium fremmer vekst av MA-
partikler.

For å undersøke ytterligere om stålprøvene inneholder MA-partikler
ble en prøve av hver avkjølingstid etset med LePera. Det vil gjøre
eventuelle MA-partikler lyse og resten av stålet blå og oransje.
Flere lyse partikler ble funnet i samme størrelsesorden som de
brune nital-etsede partiklene. Også i dette tilfellet ble det kun
funnet lange partikler i prøven simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder.
Dette støtter teorien om at de brune partiklene i de nital-etsede
prøvene er MA-partikler. En feilkilde med LePera-etsing er at det
fremhever store karbider på samme måte som martensitt. Derfor
kan det tenkes at noen av de minste lyse partiklene i figur 4.5 er
karbider og ikke MA-partikler. Det ble ikke funnet runde partikler
på korngrensene. Dette støtter teorien om at disse partiklene ikke
er MA-partikler.

Flekkene som ble funnet på begge prøvene som ble etset med LePera
er sannsynligvis artefakter som har oppstått under etsing. Etter-
som det ble funnet flekker på hele prøveoverflaten, også i grunn-
materialet, er det usannsynlig at det er MA-partikler. Flekkene er
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også i de fleste tilfeller for store til å være karbider.

5.2 Kløvningsfasetter

Kløvningsfasettene i prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder var
i hovedsak mer topografiske og uoversiktlige enn kløvningsfasettene
i prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder. Fasettområdene
hadde også flere fasetter og var generelt sett større enn fasett-
områdene i prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder. Likevel var
størrelsen på fasettene i hvert fasettområde i disse prøvene mindre.
Grunnen til det er sannsynligvis at de tidligere austenittkornene er
større i prøvene som ble avkjølt saktest, ettersom disse prøvene opp-
holdt seg over lengre tid i austenittområdet. Dette fører til større
bainittpakker inne i kornene. I følge Johnson et al. [26] er det en
sammenheng mellom pakkestørrelsen og størrelsen på kløvnings-
fasettene slik at større bainittpakker vil gi større fasetter.

5.2.1 Fasettenes beliggenhet

De største fasettområdene som ble funnet hadde initiering ved
sprekkspissen. Prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder hadde
flest av de store fasettområdene. Dette stemmer bra med arbeidet
til Salvesen [33] der det ble funnet færre store fasettområder i prøve
15A og 15C som ble simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder, enn i prøve
5A som ble simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder.

Fasettområdene i prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder ligger
som regel mye lengre vekk fra sprekkspissen enn fasettområdene i
prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder. I de fleste tilfeller
ligger de mer enn en halv millimeter fra sprekkspissen. Unntakene
er det anløpningsfargede fasettområdet i prøve 1.15 som er svært
stort, og den lille fasetten i prøve 2.15 som begge ligger ved sprekk-
spissen.

Ettersom et av fasettområdene i prøve 2.15 ligger langt forbi
sprekkspissen selv om CMOD-verdien er forholdsvis lav, kan det
settes spørsmålstegn ved at dette fasettområdet ble dannet under
bøying. I figur 4.34 ser det ut til at det er et tilnærmet lineært
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forhold mellom CMOD-verdien og lengden mellom initierings-
punktet og sprekkspissen. Den ene fasetten i prøve 2.15 skiller
seg imidlertid ut. CMOD-verdien for denne prøven er på stør-
relse med CMOD-verdiene for prøvene simulert med ∆τ8/5 på
5 sekunder. Det vil derfor forventes å finne fasettområdet som
gav opphav til AE-signalet nær sprekkspissen. Denne prøven har
to fasettområder. Det blir derfor det minste fasettområdet, som
ligger nærmest sprekkspissen, som blir antatt å være opphavet til
AE-signalet. Den største fasetten kan være et resultat av utmat-
tingen. Ved å se nærmere på figur 4.19 ser det ut til at det er
utmattingsstriasjoner hele veien frem til initieringspunktet. Dette
styrker antagelsen om at fasettområdet har oppstått under utmat-
ting.

I prøve 3.15 og 4.15 ble det ikke funnet noe fasettområde. Prøve
4.15 er en av de anløpningsfargede prøvene. Et fasettområde i denne
prøven ville ikke blitt oppdaget dersom det ikke var i kontakt med
sprekkspissen under oppvarming og derfor ikke blitt farget. Flere av
fasettområdene i de andre prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15 sekun-
der ligger langt over sprekkspissen, men disse prøvene har også en
høy CMOD-verdi. Prøve 4.15 har en CMOD-verdi som tilsier at
et eventuelt fasettområde burde ligge i nærheten av sprekkspissen.
Dette betyr likevel ikke at fasettområdet må være i kontakt med
den.

Prøve 3.15 har en forholdsvis høy CMOD-verdi på 0,95 mm. Ved
å sammenligne med prøve 5.15 som har en CMOD-verdi på 0,91
og et fasettområde med initiering som ligger mer enn 1 mm over
sprekkspissen kan man anta at også denne prøven ville ha en fasett
i en liknende avstand fra sprekkspissen. Den minste avstanden som
ble målt mellom sprekkspissen og det grove utmattingsområdet var
omtrent 0,7 mm i prøve 3.15. Det er derfor en mulighet for at et
eventuelt fasettområde kan ligge gjemt i det grove utmattingsom-
rådet.

Ettersom prøve 3.15 har det laveste AE-signalet av alle prøvene
på 65 db er det mulig dette er kun bakgrunnsstøy. Dette vil også
forklare hvorfor det ikke ble funnet et fasettområde i denne prøven.
En annen mulighet er at ettersom CMOD-verdien er stor vil det
være mindre sannsynlig å treffe fasettområdet som oppstod under
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bøyingen når prøven utmattes. Mekanismen for dette er forsøkt vist
i figur 5.1. Når CMOD-verdien er lav er sprekken spissere og det
gir et mindre område for å starte utmattingen. Når CMOD-verdien
er høy blir sprekken rundere og det gjør det mulig for utmattingen
å starte litt over eller under kløvningen slik at utmattingssprekken
ikke treffer den.

Figur 5.1: Ved lav CMOD-verdi er det større sannsynlighet for at
utmattingen treffer kløvningen som har gitt opphav til
AE-signalet.

Ved bøying av prøvene ligger den maksimale strekkspenningen i
følge Ohya et al. [23] i en avstand fra sprekkspissen lik omtrent
2,5 ganger CTOD-verdien. Initieringspunktene i prøvene simulert
med ∆τ8/5 på 5 sekunder ble funnet mye nærmere sprekkspissen
en dette. Dette stemmer bra med arbeidet til Ohya et al. [23]
som sier at initieringspunktene ligger i hovedsak nærmere sprekk-
spissen enn der maksimal strekkspenning er. Dette tyder på at
tøyning kombinert med triaksial spenning også kan forårsake brudd-
initiering.

Prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder skiller seg i midlertid
ut. Det eneste fasettområdet som ligger nærmere sprekkspissen
enn 2,5 ganger CTOD-verdien, er det minste fasettområdet i prøve
2.15. Det største fasettområdet i prøve 2.15 ligger hele 13,7 ganger
CTOD-verdien fra sprekkspissen. Dette vil si at det har vært lave
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spenninger i dette området under bøying, og det er derfor usann-
synlig at det ville forekomme sprøbrudd der. Dette styrker antak-
elsen om at denne fasetten ikke gav opphavet til AE-signalet, men
oppstod i stedet under utmatting.

5.2.2 Duktilt område

Fasettområdet i prøve 2.5 skiller seg ut fra de andre ved at det er
delvis omringet av et duktilt område. Dette er vist i figur 4.15.
I arbeidet til Salvesen [33] ble det også funnet flere fasetter som
har blitt etterfulgt av duktil sprekkvekst i prøvene simulert med
∆τ8/5 på 5 sekunder. Det ble ikke funnet slike områder i prøver
med andre avkjølingstider i Salvesens eller dette arbeidet. I følge
Salvesen er grunnen til slik sprekkvekst selvanløpt martensitt som
er mer duktil en bainitten. Fasetten blir låst av det duktile området
og ikke vil forplante seg videre i stålet. Likevel kan en slik sprekk
medvirke til brudd andre steder i prøven som følge av en endring
i spenningsfordelingen som man får rundt bruddet, dersom prøven
blir bøyd videre.

Det var også vanskelig å si hvor bruddfasetten ble initiert i prøve
2.5. Ved første øyekast ser det ut til at initieringen startet omtrent
midt i fasetten, til venstre for det som ser ut som en rund partikkel.
Ved å se nærmere på prøven er det tydelig at initieringen oppstod
lengre nede i fasetten ovenfor en dimpel. Initieringen er merket I i
figur 4.15. Det ser ut til at elvemønstrene går utover fra dette om-
rådet og opp til det som ser ut som en partikkel, for så å går utover
derifra igjen. Det er vanskelig å si hva som er grunnen til at brud-
det initierte der det gjorde. Dett kan kanskje ha vært spenninger
i stålet i initieringspunktet på grunn av partiklene like ovenfor.
Partiklene er på størrelse med partiklene funnet i mikrostrukturen
og kan derfor antas å være MA-partikler Den duktile bruddveksten
ble antatt å ha startet etter sprøbruddet ble initiert og har derfor
ikke påvirket bruddinitieringen.
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5.2.3 Partikler i og ved siden av initieringspunktet

De fleste prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder har partikler
ved siden av initieringspunktet. Det beste eksemplet på det er
prøve 7.5. Der ser man tydelig partikler på rundt 3 µm ved siden av
initieringspunktet i figur 4.13. Disse partiklene er på størrelse med
den brune partiklene som ble funnet i utkanten av et bainittområde
i den nital-etsede mikrostrukturen vist i figur 4.3(b), og de lyse
partiklene fra den LePera-etsede mikrostrukturen er vist i figur 4.6.
Det er derfor sannsynlig at dette er samme type partikler. På grunn
av den brunlige fargen de fikk av nital-etsingen og den lyse fargen
av LePera-etsingen er det derfor sannsynlig at de inneholder mye
martensitt, Det kan derfor være MA-partikler.

En partikkel med en størrelse på omtrent 6 µm ble også funnet
i fasetten i prøve 4.5. Den ligger omtrent 20 µm fra initierings-
punktet, noe som er for langt unna til at det er sannsynlig at den har
bidratt til bruddet på grunn av spenninger rundt den. Det er mulig
bruddet har oppstått i skjæringspunktet mellom noen bainittpakker
som beskrevet av Ohya et al. [23].

Prøve 6.5 skiller seg ut fra de andre prøvene siden den har en rund
partikkel på omtrent 8 µm i initieringspunktet. Partikkelen kan
sees i figur 4.12(b). Det ble også funnet runde partikler i samme
størrelsesorden i de tidligere austenittkorngrensene i mikrostruk-
turen som ble etset med nital. Dette kan sees i figur 4.3(a). Disse
partiklene har samme farge som bainittstrukturen, og er derfor
sannsynligvis ikke MA-partikler. Det ble heller ikke funnet like
store lyse partikler i den LePera-etsede mikrostrukturen, noe som
styrker denne antakelsen. Det er vanskelig å si hva disse partiklene
er. En mulighet kan som nevnt være korngrenseferritt.

Prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder er flatere og man ser
ikke like mange partikler i fasettoverflaten. I prøve 5.15 og 7.15 ser
det ut til å være en partikkel på henholdsvis 2 og 1 µm rett nedenfor
initieringspunktet. Partikkelen i prøve 5.15 ser ut til å ha blitt revet
ut av stålmatriks. Den er på størrelse med de brune massive par-
tiklene som ble funnet i mikrostrukturen, og det kan derfor tenkes
at den er en MA-partikkel. Ettersom den ligger rett ved siden av
initieringspunktet er det mulig det ble laget en mikrosprekk mel-
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lom partikkel og matriks som skapte spenninger i stålet rundt den.
Dette kan ha ført til brudd. Denne mekanismen er beskrevet av
Davis et al. [17] i bilde 4 i figur 2.18.

I prøve 7.15 ser elvemønsteret ut til å stråle ut ifra en partikkel.
Dette kan sees i figur 4.18. På side b kan man se en mindre avlang
partikkel inne i hullet fra den opprinnelige partikkelen. Ved å se
nærmere på side a kan man finne gropen av samme avlange par-
tikkel som ligger i hullet på side b. Dette tyder på at partikkelen
ikke har falt ut av hullet og ligger i stedet inne i stålet på side a.
Ettersom partikkelen er på kun 1 µm i diameter er det lite trolig at
den kan ha forårsaket bruddet dersom det er en massiv partikkel.
Hvis man tenker seg at partikkelen er enden på en avlang partikkel
og fortsetter nedover i stålet blir det mer sannsynlig at den kan ha
ført til bruddet. Det ble funnet avlange partikler i mikrostrukturen
både ved etsing med nital og LePera. Dette gjør det mer trolig at
det er enden på en avlang MA-partikkel.

Avlange MA-partikler fører til brudd i stålet ved først å sprekke opp
på tvers slik at man får en mikrosprekk. Denne sprekken forplanter
seg videre i stålet. Dette er beskrevet av Davis et al. [17] i bilde
1 i figur 2.18, og Lambert et al. [32] i figur 2.19. Ettersom det er
et hull på den ene siden av bruddet og partikkelen ikke ser ut til å
stikke opp av stålet på den andre siden, kan det antas at sprekken
i partikkelen åpnet seg i strekkretningen en stund før bruddet for-
plantet seg til stålet. Dette er forsøkt vist i figur 5.2.

5.2.4 Sammensetningen av partikler og stålet i
initieringsområdet

I prosjektoppgaven utført av forfatteren høsten 2011 [6] ble det fun-
net slaggpartikler i mange av initieringspunktene til prøvene som
ble sveisesimulert for å oppnå mikrostrukturen til CG HAZ. Disse
prøvene ble preparert på samme måte som prøvene simulert med
∆τ8/5 på 5 sekunder. I denne oppgaven ble det ikke funnet slike
partikler. Grunnen til det kan være at fasettene som ble funnet
høsten 2011 er et resultat av utmattingen og ikke AE-signalet. Det
var i mange tilfeller vanskelig å skille utmattingsområdet fra faset-
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Figur 5.2: Brudd i tynn partikkel. Pilene viser strekkretningen.
a) Tynn MA-partikkel. b) Brudd i partikkelen vinkel-
rett på strekkretningen. c) En mikrosprekk blir dan-
net mellom de to delene av partikkelen. d) Bruddet
forplanter seg i stålet fra kanten av den ene partikkel-
delen. e) Motstående bruddsider. Den ene siden har
et hull som følge av mikrosprekken og den andre siden
er tilnærmet flat.

tene på grunn av den grove utmattingsstrukturen. Siden det ble
brukt lavere spenningsintensitetsverdi under utmatting av prøvene
i denne oppgaven fikk prøvene en finere utmattingsstruktur og
samme problem oppstod ikke. Derfor kan man med stor sikkerhet
si at fasettområdene i prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder
er opphavet til AE-signalet.

En annen grunn til at det ikke ble funnet slaggpartikler i initi-
eringspunktene kan være at det disse partiklene kun finnes i
lokale områder i prøven. Dersom et slikt område ikke finnes for-
ran sprekkspissen vil ikke bruddet kunne oppstå i en slaggpar-
tikkel.

Selv om det ikke ble funnet slaggpartikler, ble det påvist titan i et
av initieringspunktene. Initieringen i prøve 7.5 ser ut til å ha startet
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i en smal partikkel med lengde på omtrent 1 µm. Partikkelen har
samme sammensetning som stålmatriks, men i hullet er det titan
og små mengder silisium og svovel. Hullet, merket 1 i figuren, og
EDS-spekteret kan sees i henholdsvis figur 4.24 og figur 4.25. Det
kan tenkes at det ligger et titannitrid i hullet. Ifølge Fairchild et
al. [28] blir partikler av titannitrid ofte funnet i initieringspunktet
til brudd i stål som følge av at partikkelen sprekker opp, og fører
til brudd som forplanter seg i stålmatriks. Dette ser ikke ut til å
være tilfellet i denne prøven. Det ser i stedet ut til å ha skjedd
et brudd mellom nitriden og den lille partikkelen under bøying
som følge av spenninger påført området fra de massive partiklene i
nærheten.

Det ble ikke påvist noe nitrogen i hullet, men ettersom nitrogen
er et lett element er det mulig det har blitt absorbert av stålet
under EDS-analysen. Ettersom det også ble påvist små mengder
svovel i tillegg til mangan, er det mulig det ligger en patikkel av
mangansulfid i hullet. Både Rosenfield et al. [30] og Hausild et al.
[31] har påvist at brudd kan initieres fra mangansulfider. Likevel er
det for lite svovel, og mangantoppen i spekteret skiller seg for lite
fra mangantoppen i stålmatriks, til å kunne si dette med sikker-
het.

Det ble påvist silisium rundt flere av initieringspunktene i prøvene
simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder. I prøve 7.5 ble det funnet sili-
sium i de fleste av partiklene ved siden av initieringspunktet. I følge
Bonnevie et al. [16] fremmer silisium dannelse av MA-partikler
ved å legge seg i området mellom sementitten og den gjenværende
austenitten, og på den måten stabilisere austenitten. Dette styrker
antagelsen om at partiklene i prøve 7.5 er MA-partikler.

I enkelte partikler i prøve 7.5 ble det også målt noe høyere kar-
boninnhold enn ellers. MA-partikler har høyere innhold av karbon
enn stålmatriksen på grunn av at de dannes fra austenittøyer med
høyere karboninnhold enn ferritten. Siden EDS blir mest nøyaktig
på plane flater er det ikke mulig å si om EDS-analysen gjort på
bruddflatene er nøyaktig. På grunn av topografien til bruddprøven
kan områder skygges for slik at røntgenstrålene som sendes ut av
prøven blir absorbert igjen, og vil ikke nå detektoren. Ved EDS-
analyse av partikler som stikker opp av stålmatriks vil ikke rønt-

83



genstrålene bli absorbert i like stor grad som ved EDS-analyse av
groper eller plane flater. Grunnen til dette er at strålene har en
kortere vei ut av partikkelen og har derfor mindre sannsynlighet
for å bli absorbert. I tillegg er også EDS-målinger av lette ele-
menter alltid usikre siden de absorberes i større grad enn de tyngre
elementene. Det er derfor vanskelig å avgjøre om små forskjeller i
resultatene kommer av forskjellig sammensetning eller topografien
til overflaten, og man kan derfor ikke si med sikkerhet om karbon-
toppen er forhøyet på grunn av at det er en MA-partikkel.

5.3 Forskjeller i sprekkspissen

I enkelte av prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder hadde
sprekkspissen mye duktil sprekkvekst. Dette kan sees i prøve 3.15 i
figur 4.22. Prøvene med duktil sprekkvekst hadde også høy CMOD-
verdi, og man kan derfor si at det er en sammenheng mellom
duktil sprekkvekst og CMOD-verdien. Kun prøve 2.5 hadde lav
CMOD-verdi og merkbar duktil sprekkvekst. Ettersom denne duk-
tile sprekkveksten ble antatt å ha skjedd etter AE-signalet ville den
ikke ha innvirkning på CMOD-verdien.

5.4 Sammenligning av AE-signal og fasettstør-
relse

Det ser ut til at sammenhengen mellom AE-signal og fasettstørrelse
er at arealet øker gradvis med AE-signalet og går til en metning når
AE-signalet overstiger 110 db. Dette stemmer bra med resultatet av
prosjektarbeidet forfatteren utførte høsten 2011 der fasettstørrelsen
også økte med AE-signalet på samme måte.

Dersom man ser nærmere på prøvene med AE-signal under 100 db
er ikke denne sammenhengen like tydelig. Prøvene simulert med
∆τ8/5 på 5 sekunder passer bra inn, og stiger med stigende AE-
signal. For prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder er det ingen
tydelig sammenheng mellom AE-signalet og fasettstørrelsen.
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Prøve 2.15 har to fasettområder selv om kun et AE-signal ble regi-
strert. Dette tyder på at et av fasettområdene ble dannet under
utmattingen. Av figur 4.33 ser man at det minste fasettområdet
passer best inn med de andre prøvene. Denne fasetten ligger ved
sprekkspissen, og den største fasetten ligger omtrent 0,7 mm fra
sprekkspissen.

Det lille fasettområdet i prøve 2.15 og fasettområdet i prøve 6.15
er de som passer best inn for prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15
sekunder. I begge tilfellene ser det ut til at det går en tunge på
omtrent 8 µm. frem til det endelige bruddet. I prøve 6.15 ser denne
tungen ut til å være en del av sprøbruddet, med initieringspunkt
nederst i tungen. Det er vanskeligere å si om tungen i prøve 2.5 er en
del av sprøbruddet siden den ikke har et tydelig initieringspunkt.
En mulighet kan være at den ble dannet under utmattingen før
bøying, og på den måten fremmet brudd i dette området under
bøying.

Fasettene i prøve 5.15 og 7.15 passer dårlig inn med de andre
prøvene. AE- signalet fra disse prøvene var lavere enn de andre.
Likevel ble størrelsen på fasettområdene større enn i flere av prøvene
med lavere AE-signal. Disse to prøvene er også de eneste prøvene
simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder der bruddet ble initiert fra
en partikkel. Dette kan tyde på at bruddet i bindingen mellom
partikkel og matriks og bruddet i den avlange partikkelen skjedde
under utmatting og førte til fasettområdene.

Når man ser på sammenhengen mellom CMOD-verdien og av-
standen fra sprekkspissen til initieringspunktet i hver prøve ser
den ut til å være lineær. Her passer også prøve 5.15 og 7.15 godt
inn selv om fasettene i disse prøven ble antatt å ha oppstått un-
der utmatting. Grunnen til det kan være at selv om den kritiske
bruddspenningen til partiklene ble oversteget under bøying er det
ikke sikkert at kritisk bruddspenning mellom partikkel og matriks
ble oversteget. Derfor kan partikkelen ha sprukket under bøying
uten at bruddet forplantet seg videre i stålet. Denne mekanismen
er beskrevet av Lambert et al [32] i figur 2.19. Under utmatting
ble partikkelen og matriks igjen påført spenninger som ble større jo
nærmere utmattingen beveget seg mot partikkelen. Dette kan ha
gjort at kritisk spenning mellom partikkel og matriks ble oversteget
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slik at bruddet i partikkelen forplantet seg videre i stålet. Grunnen
til at det ikke ble funnet andre fasettområder som tilhører AE-
signalet kan være av samme grunn som beskrevet i figur 5.1 siden
prøvene hadde høy CMOD-verdi.

Også når det gjelder CMOD-verdi og avstand fra sprekkspiss ser
det ut til at den største fasetten i prøve 2.15 passer dårlig inn i
sammenhengen. Alle prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder har
en lav CMOD-verdi på rundt 0,2 mm. En lav CMOD-verdi tyder på
sprøhet i stålet. Det vil forventes brudd tidlig i det plastiske brudd-
forløpet under bøying. Derfor er bruddinitiering nær sprekkspissen
mest sannsynlig siden spenningene fra bøyingen ikke vil nå langt
nok inn i stålet til å forårsake brudd ved lav CMOD-verdi. Dette
forsterker teorien om at den største fasetten i prøve 2.15 oppstod
under utmatting.

Bortsett fra den lille fasetten i prøve 2.15, vist i figur 4.20, og faset-
ten i prøve 6.15, vist i figur 4.21, ser fasettene i prøvene simulert
med ∆τ8/5 på 15 sekunder ut til å vokse bort fra sprekkspissen,
og veldig lite tilbake igjen. Et eksempel på det er prøve 7.15 som
er vist i figur 4.17. Dette er sannsynlig dersom disse fasettene
oppstod under utmatting. Siden utmattingsretningen er tilnærmet
parallell med sprekkspissen vil det ikke være mulig for bruddet å
vokse tilbake igjen siden dette området allerede er utmattet. Den
lille fasetten i prøve 2.15 og prøve 6.15 antas derfor å være opphavet
til AE-signalet.

5.5 Videre arbeid

Ettersom det ikke var mulig å si med sikkerhet hvilken fase partik-
lene som ble funnet i mikrostrukturen og i bruddflaten bestod av
er det behov for videre undersøkelser for å finne ut av dette. For
å finne ut av om det er MA-partikler kan man bruke mikrosonde
for å få et mer nøyaktig mål på partikkelens karboninnhold. En
annen mulighet er å bruke FIB (focused ion beam) for å skjære ut
partikkelen fra prøven og studere den i TEM (transmisjon elektron-
mikroskop). Dette gjør det mulig å undersøke mikrostrukturen for
å se om det er martensitt og austenitt tilstede.
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Det er også usikkert om partikkelen i prøve 7.15 er en avlang par-
tikkel. Dette kan undersøkes ved å kutte stålprøven i to litt på siden
av initieringspunktet med en diamantsag, for deretter å slipe prøven
ned til området med partikkelen. På den måten kan mikrostruk-
turen under initieringspunktet undersøkes.

Det ble foreslått at initieringspunktet i prøve 4.5 ligger i
skjæringspunktet mellom noen bainittpakker. Dette bør derfor
undersøkes nærmere ved å etse bruddflaten slik at man kan se
karbidene. På den måten kan man se om banittpakkene møtes i
initieringspunktet.

Det er også behov for bedre statistikk på sammenhengen mellom
AE-signal og fasettstørrelse, og å undersøke nærmere om slaggpar-
tikler kan være med på å initiere sprøbrudd. Derfor bør flere prøver
undersøkes.
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6 Konklusjon

I denne masteroppgaven har det blitt sett på forskjellen i kim-
danningsmekanismer mellom to forskjellige avkjølingstider etter
sveisesimulering for å oppnå CG HAZ i et arktisk 420 MPa HSLA
stål. EDS-analyse av initieringspunktene ble utført i alle fasettene,
og mikrostrukturen ble studert ved å etse med både nital og LeP-
era. Arealet av kløvningsfasettene som ble funnet i bruddflatene,
ble målt og sammenlignet med AE-signalet, og avstanden mellom
initieringspunktet og sprekkspissen ble sammenlignet med CMOD-
verdien. Av dette kan følgende konklusjoner trekkes:

• Det er mer martensitt i prøven simulert med ∆τ8/5 på 5
sekunder enn i prøven simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder.

• Det ble funnet partikler i mikrostrukturen for begge
avkjølingstidene. I mikrostrukturen til prøven simulert med
∆τ8/5 på 5 sekunder var partiklene massive, og i prøven
simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder ble det i tillegg til mas-
sive partikler, funnet avlange partikler. Disse partiklene ble
antatt å være MA-partikler.

• Det ble funnet runde partikler på korngrensene i mikrostruk-
turen til prøven simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder som ble
antatt å være korngrenseferritt.

• Fasettområdene i prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder
ligger nær sprekkspissen. De var topografiske og i noen til-
feller svært uoversiktlige.

• Fasettområdene i prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder
ligger i hovedsak mellom 0,5 og 1,5 mm sprekkspissen. De var
flate og oversiktlige.

• De fleste fasettområdene i prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5
sekunder har partikler på omtrent 3 µm ved siden av initier-
ingspunktet. Disse partiklene ble antatt å være MA-partikler.

• En prøve simulert med ∆τ8/5 på 5 sekunder har et fasett-
område som har en rund partikkel i initieringspunktet.
Partikkelen ble antatt å være korngrenseferritt.
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• To av prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder hadde
en partikkel i initieringspunktet. De ble antatt å være MA-
partikler.

• Det ble ikke funnet tydelige slaggpartikler i noen initier-
ingspunkter. Det ble likevel antatt at en partikkel av MnS
eller TiN kan finnes i hullet av en mindre partikkel som ligger
i et av initieringspunktene.

• De største fasettområdene ligger ved sprekkspissen.

• Det er en sammenheng mellom arealet av fasettene det
tilhørende AE-signalet. Størrelsen på fasettene øker med
økende AE-signal for prøvene simulert med ∆τ8/5 på 5 sekun-
der. Flere av fasettene i prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15
sekunder skiller seg ut fra denne sammenhengen.

• Det er en tilnærmet lineær sammenheng mellom CMOD-
verdien og avstanden mellom initieringspunktet og sprekk-
spissen.

• Initieringspunktet ligger nærmere sprekkspissen enn posisjo-
nen for maksimal spenning for prøvene simulert med ∆τ8/5
på 5 sekunder. I prøvene simulert med ∆τ8/5 på 15 sekunder
ligger initieringspunktene i hovedsak lengre vekk fra sprekk-
spissen enn posisjonen for maksimal spenning.
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