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1  Einleitung

Die Pulvermetallurgie (PM), im einfachsten Fall bestehend aus den Prozessschritten Kompak-
tieren und Sintern, ermoglicht die endkonturnahe Fertigung komplexer Geometrien unter Ver-
meidung spanender Nachbearbeitung [1].

Der hohen Werkstoffausnutzung und Okonomie steht der Nachteil der pordsen Mikrostruktur
der Bauteile gegeniiber, die maB3geblich das Werkstoffverhalten bestimmt [1, 2]. Insbesondere
die bei der Dimensionierung wichtigen mechanischen Werkstoffkennwerte erreichen nicht die
Werte zerspanter schmelzmetallurgischer Bauteile. Pulvermetallurgisch erzeugte Bauteile
werden daher meist in nur moderat beanspruchten Anwendungen eingesetzt. Das PM-
Produktportfolio umfasst derzeit hauptsidchlich Bauteile fiir Garten-, Freizeit- und Elektronik-
gerdte sowie Klima-, TiirschlieB- und Abgasanlagen von Automobilen [2].

Neuerdings gibt es zunehmend Bestrebungen, auch hoher beanspruchte Bauteile mittels der
pulvermetallurgischen Route herzustellen. Ein moglicher Ansatz fiir die Fertigung solcher
eigenschaftsoptimierter Bauteile ist die Verkniipfung der pulvermetallurgischen Route mit
einer anschlieBenden Warmebehandlung. Derzeit werden bereits 2/3 aller PM-Bauteile wir-
mebehandelt [3]. Zumeist werden dabei aber keine thermochemischen Verfahren angewandt,
da durch die vorliegende Bauteilporositit kein definiertes Kohlenstoffprofil eingestellt wer-
den kann [4]. Sowohl der Randkohlenstoffgehalt als auch die Aufkohltiefe nehmen mit stei-
gender Porositdt zu. Bei iiberwiegend offener Porositét, insbesondere bei Dichten unter
7,2 g/cm?, kann Durchkohlung infolge der kapillarartigen Wirkung der Poren auftreten [3, 4].
Das Aufkohlen erfolgt dann nicht tiber das Werkstoffvolumen, sondern maf3geblich durch das
Porenvolumen.

Um eine porositdtsbedingte Durchkohlung von pulvermetallurgisch erzeugten Bauteilen beim
Einsatzhérten zu vermeiden, kann der Warmebehandlung eine mechanische Oberflichenbe-
handlung vorangestellt werden. Dabei wird die offene Porositét in eine oberflichenverdichte-
te, gradiert pordse Randschicht iiberfiihrt. Ein Aufkohlen dieser oberflichennah verdichteten
Bauteile erfolgt dann nahezu unbeeinflusst von der Porositit, was die Einstellung eines defi-
nierten Kohlenstoffprofils ermdglicht. In der hier vorliegenden Ausarbeitung wurde als De-
monstratorgeometrie eine Flachprobe gewihlt, was die Nutzung eines Festwalzprozesses als
mechanische Oberflichenbehandlung ermoglicht. Eine mogliche Fertigungsfolge fiir hoch-

beanspruchbare PM-Bauteile kann dann Abbildung 1-1 entnommen werden.
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Prozesskette:

Pressen Sintern Festwalzen Einsatzharten
Metallpulver 4 4 4

m mv‘.% 'Ji Mm» Bautell

Abbildung 1-1: Strategie zur thermochemischen Wéirmebehandlung von PM-Bauteilen unter
Nutzung eines Festwalzprozesses als mechanische Oberfldchenbehandlung zur Vermeidung

von Durchkohlungen.

Zur Analyse des Einsatzhértens im Kontext obiger Fertigungsfolge wird ein Modell auf Basis
des Finite Elemente Softwarepaketes ABAQUS/Standard erstellt, um den Prozess systema-
tisch untersuchen und das Prozessverstindnis nachhaltig verbessern zu kdnnen. Die gewon-
nenen Erfahrungen konnen anschlieBend auf das komplexe Realsystem {ibertragen und zur

Optimierung von Prozessfiihrung, Bauteilzustand und -verhalten genutzt werden.



Kenntnisstand 3

2 Kenntnisstand

2.1 Pulvermetallurgie

Die Pulvermetallurgie, eine Begrifflichkeit fiir die Sintertechnik bei metallischen Werkstof-
fen, ermoglicht die Herstellung von Halbzeugen bzw. Formteilen mittels der Verfahrens-
schritte Kompaktieren und Sintern [1]. Bei ganzheitlicher Betrachtung kann der Pulvermetal-
lurgie-Begriff um die Schritte Pulverherstellung und —aufbereitung sowie die oftmals durch-
gefiihrte Nachbehandlungen erweitert werden. Die Pulvermetallurgie ist dabei den urformen-
den Fertigungsverfahren geméaf der Einteilung aus DIN 8580 [5] zuzuordnen.

Grofer Vorteil der Pulvermetallurgie ist die endkonturnahe Fertigung komplexgeformter Bau-
teile, was eine effiziente Fertigung ermoglicht. Materialabfille und zusétzliche zeit-, energie-
sowie kostenaufwindige Fertigungsschritte werden weitestgehend oder ganz vermieden
[1, 6]. Allerdings bietet dieses Verfahren nur bei hohen Stiickzahlen Kostenvorteile, da Pulver

und insbesondere die Presswerkzeuge erhebliche Investitionsmittel erfordern [1].

2.1.1 Kompaktieren

Die Formgebung des Pulvers, auch Kompaktieren genannt, hat das Ziel, Pulver in einen
Formkorper, einen sogenannten Pulverpressling, zu tliberfiihren. Dabei wird eine homogene
und gleichmiBige Verdichtung iiber den Querschnitt angestrebt. Fiir die Formgebung des
Pulvers gibt es zahlreiche Verfahrensauspragungen, wie [1] entnommen werden kann. Eine
der einfachsten stellt hierbei das Pressen in Matrizen dar, das wegen seiner Relevanz fiir die
nachfolgende Arbeit weiter ausgefiihrt werden soll. Nach dem Fiillen der Matrize und
beginnendem Kompaktieren finden zundchst Dreh- und Umordnungsvorgénge statt, die eine
erste Verdichtung zur Folge haben. Hierbei werden existierende Hohlrdume aufgefiillt und
Pulverbriicken, entstanden durch den Fiillvorgang, aufgelost. Zunehmende Presskrifte fiihren
zu plastischen Verformungen der Oberfliche und damit zu einem zunehmenden
Teilchenkontakt. Im Extremfall ist die Bildung von Pulveragglomeraten in Folge
mechanischen Verhakens moglich. GemaB3 [1] tritt aufgrund von Kaltverfestigung und
Oberflachenkontakt eine Adhésionswirkung auf. Ist das Verformungsvermodgen eines
Teilchens letztlich erschopft, kann dieses im Laufe des Kompaktiervorganges zertriimmert

werden.



4 Kenntnisstand

2.1.2 Sintern

Die Wirmebehandlung des Pulverhaufwerkes, das sogenannte Sintern, verfolgt das Ziel den
lose gebundenen Pulverpressling zu verdichten und gleichzeitig zu homogenisieren [7]. Das
Sintern erfolgt zumeist unter Schutzatmosphére, da durch die vorhandene groB3e freie Oberfla-
che das Pulver sehr reaktionsfreudig ist. Die technische Sintertemperatur liegt bei einphasigen
Pulvern bei 2/3 bis 4/5 der Schmelz- bzw. Solidustemperatur. Bei mehrphasigen Pulvern be-
stimmt hingegen der Schmelz- oder Soliduspunkt der niedrigstschmelzenden Phase die Sinter-
temperatur [7].

Die ablaufenden Vorgénge sind dabei auf die grofen freien Energien des Pulverhaufwerks
zuriickzufiihren, die als Triebkrifte wirken. Folglich ist der verdichtete Endzustand energe-
tisch giinstiger als das anfanglich lose gebundene Pulverhaufwerk [1]. Bei einphasigen, also
homogenen Pulvern kann freie Energie durch Reduzierung der freien Oberfldche und dem
Abbau von Gitterstorungen erfolgen. Im Falle heterogener Pulver erfolgt zusétzlich eine Ho-
mogenisierung. Zur Erkldrung der einzelnen physikalischen Vorgidnge gibt es diverse Sinter-
modelle [1, 7, 8], die mit steigender Teilchenanzahl zunehmend komplexer werden. Das ein-
fachste Modell, das Zweiteilchenmodell [9], soll in dieser Ausarbeitung zur Darlegung der
elementaren Grundprozesse, der Kontaktbildung und des Kontaktwachstums, geniigen. Fiir

weiterfiihrende Informationen sei auf [8] verwiesen.
‘ ‘
| ’

Kontaktbildung  Sinterhalsbildung Sinterhalswachstum

>

L, —x Lo

-

Abbildung 2-1: Zweiteilchenmodell zur Verdeutlichung der Vorgdnge beim Sintern mit den
Stadien Kontaktbildung, Sinterhalsbildung und Sinterhalswachstum.

Beim Zweiteilchenmodell (vgl. Abbildung 2-1) liegen zu Beginn zwei kugelférmige, unver-
formte Teilchen (Radius ag) vor, die sich beriihren. Die oben beschriebenen plastischen Ver-
formungen der Teilchen widhrend des Kompaktierens werden durch die Modellbetrachtung
nicht berticksichtigt. Beide Teilchen haben die Tendenz, ihre Oberfliche zu verringern und

letztlich eine Kugel zu bilden. Zunéchst bildet sich hier ein fester Kontakt unter Minimierung
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der freien Oberflidche aus. Dieser Kontakthals fiihrt zu Kapillardruck- im Konvexen und Ka-
pillarzugspannungen im Konkaven. Mittels oberflichenenergetischer Betrachtungen
(vgl. Kelvin-Thomson-Gleichung [7, 8]) ergibt sich im konkaven Bereich ein Leerstelleniiber-
schuss und im Konvexen ein Leerstellenmangel [1, 9].

Der Materialtransport zwischen Quelle und Senke erfolgt mittels Diffusion, wobei hierbei
Volumen- und Oberflachendiffusionsvorgénge zu unterscheiden sind (vgl. Abbildung 2-2).
Fiir eine mathematische Beschreibung der Oberfldchen- und Volumendiffusion sei auf die
Ausarbeitung von Rockland [10] verwiesen. Sowohl durch Volumen- als auch durch Oberflé-
chendiffusion wird der Teilchenkontakt ausgebaut, wobei allerdings nur erstere zu einer
Schwindung fiihrt. Mittels dieser Beschreibung der Elementarprozesse kann eine flachige
Teilchenanordnung betrachtet werden. Durch das Pressen hat jedes Teilchen [7] fiinf bis acht
Nachbarteilchen, wobei die Kontakte zwischen den einzelnen Teilchen unterschiedlich ausge-
pragt sind. Im Anfangsstadium kommt es wie oben beschrieben zur Ausbildung von Sinter-
hilsen. Aufgrund der Anisotropie des Kontaktwachstums konnen letztlich innere Spannungen
auftreten. Die Folge sind plastische Deformationen der Kontaktbereiche, Trennung gebildeter
Kontakte und vereinzelte lokale Teilchenbewegungen. Dadurch entstehen Verdichtungszent-
ren und offene Porenkanile zur Oberflache. Mit weiterer Sinterdauer setzt Kornwachstum ein,
was zur Schrumpfung der Poren wie auch zur Anderung der Porenmorphologie fiihrt. Die

Poren streben dabei letztlich eine runde Form an.

B : o
|

Abbildung 2-2: Diffusionsvorgdnge im Sinterhals. Dabei werden Leerstellen durch U und

Atome durch ® symbolisiert. Die Diffusion von Atomen in den Bereich des Sinterhalses fiihrt

zu einer Anndherung der Zentren der zwei Teilchen und damit zu einer Schwindung um Ax.

Die durch die pulvermetallurgische Route erstellten Bauteile konnen nach DIN 30910 [11]
gemal der vorliegenden Porositit klassifiziert werden und weisen in der Regel Werte zwi-

schen etwa 2 und 30 % auf. Hoch verdichtete Bauteile lassen sich dabei nur durch aufwéndige
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Verfahren, die einen hohen energetischen Aufwand erfordern, herstellen. Ginzlich porenfreie

Werkstoffe sind nur durch Tridnken bzw. Warmverdichten erzielbar [1].

2.1.3 Nachbearbeitungsverfahren zur Verbesserung der Gebrauchseigenschaften von

pulvermetallurgischen Bauteilen

Die pordse Struktur pulvermetallurgischer Bauteile wirkt sich sowohl auf die
thermophysikalischen, die thermischen als auch die mechanischen Gebrauchseigenschaften
aus. Insbesondere die erzielbaren Festigkeiten bzw. Wechselfestigkeiten, die bei der
Bauteilauslegung eine zentrale Rolle spielen, erreichen nicht die Werte schmelzmetallurgisch
hergestellter Bauteile. Sowohl im Falle quasistatischer als auch zyklischer Beanspruchung
kommt es zu Spannungskonzentrationen an Poren und Sinterhdlsen [12], was bei geringen
Beanspruchungen  bereits zu lokalen inhomogenen plastischen  Verformungen,
Ermiidungsgleitbandern und damit letztlich zur Rissbildung fithrt. Um die Festigkeit bzw.
Lebensdauer von Bauteilen zu verbessern, konnen mehrere Strategien verfolgt werden. Es
konnen Legierungselemente zur Optimierung der Gebrauchseigenschaften verwendet werden
[12, 13]. Dadurch sind bei gleicher Dichte hohere Festigkeiten und Hérten sowie bessere
Ermiidungseigenschaften bei zyklischer Beanspruchung erzielbar. Weitere Steigerungen sind
durch  mechanische Oberflichenbehandlungen randnaher Bereiche, die oftmals
hochbeansprucht und versagenskritisch sind, moglich. Dabei wird oberflaichennah
nachverdichtet und dariiber hinaus giinstige Randschichtzustéinde erzeugt. Gangige Verfahren
sind hierbei das Festwalzen und das Kugelstrahlen. Wesentliche Verfahrensparameter und
deren Auswirkungen konnen [13] entnommen werden. Eine weitere, weit gingigere
Moglichkeit ist die Warmebehandlung von pulvermetallurgischen Bauteilen. Dabei werden
hauptsdchlich Festigkeits- und Hértesteigerungen durch Einstellung einer giinstigen
Mikrostruktur und geeigneter Eigenspannungszusténde erreicht. Typische Verfahren sind hier
das Sinterhérten, das induktive Randschichthidrten und thermochemische Verfahren. Die
Wiérmebehandlungen konnen dabei mit der gleichen Anlagentechnik wie bei
schmelzmetallurgisch erzeugten Bauteilen durchgefiihrt werden [4]. Allerdings ist zumeist
eine Anpassung der Prozessparameter aufgrund von Porosititseffekten notwendig. Die
Ausarbeitung fokussiert sich im Folgenden auf das thermochemische Verfahren

Einsatzhirten. Fiir andere Verfahren sei auf die Ubersichtswerke [2, 14] verwiesen.
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2.2 Einsatzhirten pulvermetallurgischer Bauteile

Einsatzhérten, eine Wiérmebehandlung, die zZu den thermochemischen
Diffusionsbehandlungen der Randschicht gehort, besteht gemall DIN 17022 [15] aus den drei
konsekutiven Teilschritten Erwarmen, Aufkohlen und Héarten. Der Teilschritt Aufkohlen wird
in der Literatur [16] teilweise auch unter den Begriffen Zementieren oder Einsetzen gefiihrt.
Zielsetzung des Verfahrens ist die Erzeugung harter und verschleiBfester martensitischer
Randschichten bei gleichzeitigem Erhalt des duktilen Kerns [16].

Die Prozessfilhrung bei der Einsatzhdrtewdrmebehandlung umfasst ein Glithen fiir das
Austenitisieren bzw. Aufkohlen und ein anschlieBendes Héarten, das durch direktes
Abschrecken oder iiber zusitzliche Zwischenwidrmebehandlungsschritte erfolgen kann.

Zumeist werden einsatzgehirtete Bauteile anschlieBend angelassen. (vgl. Abbildung 2-3)

A, A;; Kern

- A L T
.

- el bl Rttt el ettt
.

|

'
Erwirmen; Auf- Ab- Anlassen
kohlen:schrecken:

Temperatur —»

Zeit —»

Abbildung 2-3: Temperaturfiihrung wihrend des Einsatzhdrtens. Verfahrensausprigung

Direkthdrten.

In der Literatur sind mehrere Verfahrensauspriagungen bekannt. Nachfolgende Ausfiihrungen
beschrinken sich auf das Gasautkohlen sowie das Direkthirten in fliissigen
Abschreckmedien. Fir Vakuumaufkohlen sowie Einfachhirten, Héarten nach isothermer
Umwandlung und das Doppelhérten sei auf die Ausarbeitungen [17] und [18] verwiesen.

Hinweise zur Anlagentechnik kénnen [19] entnommen werden.

2.2.1 Gasaufkohlen

Unter Aufkohlen wird die Eindiffusion und Anreicherung der Randschicht mit Kohlenstoff in
atomarer Form verstanden [20]. Dazu wird ein Bauteil mit einem geringen Kohlenstoffanteil,

zumeist zwischen 0,1 und 0,3 Ma%, einem kohlenstoffhaltigen gasformigen Medium
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ausgesetzt, wobei teilweise auch feste und fliissige Spender eingesetzt werden. Dabei konnen
nach [20] und [21] fiinf physikalische und chemische Teilschritte unterschieden werden.
Hierzu zdhlt die Reaktion zur Bildung des Transportmediums (Teilschritt I) sowie die
Diffusion im Reaktionsmedium (Teilschritt II, vgl. Abbildung 2-4), bevor als Teilschritt III
der eigentliche Stoffiibergang, die Kohlenstoffabsorption, folgt (vgl. Abbildung 2-4). Nach
dem Ubergang vom Transportmedium in den Feststoff folgen Diffusionsvorginge

(Teilschritt IV, vgl Abbildung 2-4) und Reaktionen im Festkorper (Teilschritt V).

Aufkohlungsmittel  Werkstiickoberfliche

Teilschritt II:
Heranfiihren
Teilschritt Il Teilschritt 1V:
co . ’ Stoffilbergang Diffusionsvorgénge

/

Abbildung 2-4: Ablaufende physikalische und chemische Vorgdnge nach [20].

Aus werkstoffkundlicher Sicht sind insbesondere Teilschritt III und nachfolgende Prozesse
von Interesse. Die Triebkraft fiir den Stoffiibergang ist dabei auf Potentialunterschiede
zwischen dem Kohlenstoffgehalt der Bauteiloberfliche und der Ofenatmosphire
zuriickzufiihren. Nachfolgend gelistete Reaktionsgleichungen beschreiben ablaufende
Grenzflichenreaktionen [20, 21], wobei (C) der im Austenit geldste Kohlenstoff darstellt.
Dabei ist in Gleichung (2.1) die Boudouard-Reaktion, in Gleichung (2.2) die heterogene
Wassergasreaktion und in Gleichung (2.3) die Methanreaktion dargestellt.

2C0 = (C) +CO, 2.1)
CO+H, =(C)+H,0 2.2)
CH, = (C)+2H, (2.3)

Die gelisteten Grenzflachenreaktionen fithren zundchst zu einer Aufkohlung, bis sich das
chemische Gleichgewicht einstellt und die Umsetzung der Edukte stagniert. Durch die

beigefiigten Kohlenwasserstoffzusatzgase konnen die Produkte der Boudouard- und der
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heterogenen Wassergasreaktion abgebaut werden, so dass ein weiteres Aufkohlen ermoglicht
wird. Diemar [22] spricht von einer Regeneration der Aufkohlungsatmosphire.

Der wichtigste Parameter beim Gasaufkohlen stellt der Kohlenstoffpegel dar. Diese
Prozessgrofie, die in der Aufkohlungsatmosphére eingestellt wird, sagt nach DIN EN 10052
[23] aus, welcher Kohlenstoffgehalt sich in diinnen Reineisenfolien bei der
Aufkohlungstemperatur im Gleichgewicht einstellt. Ublicherweise wird das Gasaufkohlen
zweistufig, mit zunidchst hohem Kohlenstoffpegel der GroBenordnung 0,9-1,3 Ma% und
anschlieBend abgesenktem Kohlenstoffpegel mit 0,6-0,8 Ma%, ausgefiihrt. Diese zweistufige
Prozessumsetzung erfolgt, um die Prozessdauer zu minimieren. Weiterer Vorteil der
zweistufigen Prozessfilhrung mit zundchst hohem Kohlenstoffpegel ist eine groflere
Aufkohlungstiefe und ein flacher verlaufender Gradient des Kohlenstoffprofils bei
unverdnderter Aufkohlungsdauer [22].

Pulvermetallurgische Bauteile lassen sich in der Regel mit derselben Anlagentechnik und
Gasatmosphire wie auch schmelzmetallurgische Bauteile aufkohlen [4]. Die entstehenden
Kohlenstofftiefenprofile unterscheiden sich jedoch teilweise deutlich, wie die Arbeiten von

[3, 4,24, 25,26, 27] zeigen (vgl. Abbildung 2-5).

—_
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Abbildung 2-5: Effekt der Porositdt auf das Aufkohltiefenprofilen [3].

In allen Féllen wird fiir pordse Werkstoffe eine schnellere und deutlich tiefere Aufkohlung
beobachtet. Gemal den zitierten Arbeiten ist es sinnvoll, eine Klassifizierung in eine offene
und geschlossene Porositit vorzunehmen. Bei vorliegenden geringen Dichten kann gemil
DIN 30912 [28], insbesondere bei Raumerfiillungen unter 85 % (6,6 g/cm?), von offener

Porositit und einer vernetzten Porenstruktur ausgegangen werden. In diesem Falle sind bereits
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bei relativ geringen Aufkohlungsdauern Durchkohlungen zu verzeichnen. Das Aufkohlen
wird hierbei nicht mehr durch die Festkorperdiffusion bestimmt, sondern durch die Diffusion
in der Gasphase des Porenvolumens [4], da das Diffusionsvermogen in gasformigen Medien
um mehrere GroBenordnungen groBer als in Festkorpern ist [24]. Der Beschaffenheit der
Porenkanile kommt dabei spezielle Bedeutung zu. Hierbei spielt nicht der Durchmesser eine
entscheidende Rolle, sondern die spezifische Oberfliche an der Stoffiibergangsreaktionen
stattfinden konnen. Somit wird der Stoffiilbergang unter die makroskopische Oberfliche
verlegt und die Reaktion an der geometrischen Grenzfldche verliert an Bedeutung. Solche
Verhéltnisse lassen sich durch gidngige Modelle des Aufkohlens nicht beschreiben und sind
besser iiber Festbettreaktionen zu modellieren [4]. Ein weiteres Phdnomen offener Porositit
zeigen die experimentellen Befunde von Kowalewski [29], die eine massive Uberkohlung der
Randschicht bei vorliegender offener Porositdt ausweisen. Bei geschliffenen Proben gleicher
Porositit sind keine Uberkohlungen festzustellen [29]. Es ist daher davon auszugehen, dass in
den Poren eine vollstindig andere Atmosphidrenzusammensetzung als in der Ofenatmosphare
herrscht und dies zu Uberkohlungseffekten fiihrt [24].

Bei Dichten iiber 85 % oder zugeschmierter bzw. zugedriickter Oberfliche ist die
Gasdiffusion nicht mehr bestimmend und Grenzflichenreaktionen erfolgen an der
makroskopisch geometrischen Oberfliche. Dennoch kann begiinstigte Diffusion festgestellt
werden. Der zunehmende Diffusionskoeffizient ist auf die Nutzung der freien
Porenoberfliache [29, 30] fiir Diffusionsvorginge zurlickzufiihren. Diffusionsprozesse liber die
Gasphase spielen dagegen eine untergeordnete Rolle, da mehrere Grenzflichenreaktionen
auszuschlieBen sind [4].

Die Auswirkungen der Porositit auf den Diffusionskoeffizienten kann quantitativ der Arbeit
von [24] entnommen werden. Dabei wird ein empirischer Zusammenhang zwischen Dichte p
und Diffusionskoeffizient D auf Basis einer Potenzfunktion gemif3 Gleichung (2.4) zur
Modellierung der Ergebnisse gewédhlt. Die Faktoren A und b sind dabei angepasste

Konstanten.

D=A-p" (2.4)
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2.2.2 Abschrecken
2.2.2.1 Wairmeiibergang beim Abschrecken

Die Einstellung gewlinschter Gebrauchseigenschaften beim FEinsatzhdrten von Bauteilen
erfolgt durch das martensitische Hérten [20]. Hierbei wird dem austenitisierten Bauteil durch
ein beschleunigtes Abkiihlen Warme entzogen. Dabei untergliedert sich der Warmeentzug in
die Teilprozesse Wirmeilibergang zwischen Bauteil und Abkiihlmedium sowie
Wirmetransport im Bauteil [21]. In dieser Ausarbeitung wird aufgrund der Relevanz
insbesondere auf fliissige verdampfende Abschreckmedien mit einer Siedetemperatur
unterhalb der Austenitisierungstemperatur eingegangen. Hierbei treten die Stadien
Filmverdampfen, Blasensieden und Konvektion nacheinander auf [30] (vgl. Abbildung 2-6).

Zunichst bildet sich beim Eintauchen des Bauteils ein Dampffilm aus. Dieses Phinomen wird
in der Literatur als Filmverdampfen bezeichnet. Durch den thermisch isolierenden Dampffilm
sind die abgefiihrte Warmemenge und damit der Warmeiibergangskoeftizient verhaltnismafig
gering. Sobald die Bauteiloberflache die Leidenfrosttemperatur erreicht, bricht der Dampffilm
zusammen und Blasensieden tritt auf. Durch die turbulente konvektive Stromung an der
Bauteiloberfliche nimmt die Wiarmeabfuhr deutlich zu, da die Oberfliche stindig mit
kiihlerem Abschreckmedium versorgt wird, was in Folge der vorherrschenden Temperaturen
erneut verdampfen kann. Bei der sogenannten Burn-Out-Temperatur Tgym.ou Wird die
maximale Wéarmeabfuhr erreicht. Bei weiter sinkenden Temperaturen der Bauteiloberfldche
ist ein Ubergang zu Konvektionsprozessen zu verzeichnen. In Folge dessen sinkt der

Wirmelibergangskoeffizient wieder deutlich ab.

Konvektion Blaselnsieden Film- 3
verdampfen [
[
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Abbildung 2-6: Wirmestrom wdihrend der einzelnen Abkiihlstadien [22].
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Die porose Mikrostruktur pulvermetallurgischer Werkstoffe beeinflusst sowohl die
Wirmeleitfdhigkeit als auch den Wérmeiibergang [2, 14, 32]. Insbesondere fiir die
Beschreibung der Phidnomene des Wiarmeiibergangs ist eine Klassifizierung in offene und
geschlossene Porositidt sinnvoll. Geschlossen pordse Mikrostrukturen verhalten sich wie
vollstdndig dichte Materialien. In diesen Fillen kommt der Oberflichenrauheit entscheidende
Bedeutung zu. Fiir eine offenpordse, netzwerkartige Struktur stellt Warke [32] einen
verbesserten Warmetibergang und damit eine schnellere Abkiihlung der Bauteiloberfldche im
Vergleich zu einem vollstindig verdichteten Werkstoff fest. Diese verbesserte Abkiihlung
kann einerseits damit erkldart werden, dass das Abschreckmedium in die Poren eindringen
kann und damit eine vergrofBerte Oberflache fiir die Warmeabfuhr zur Verfiigung steht [2].
Andererseits beeinflusst die Oberflichenporositit die in fliissigen Medien ablaufenden
Abschreckstadien, namentlich die Filmphase, die Siedephase und die Konvektionsphase [32].
Alle drei sind grundsétzlich auch bei pulvermetallurgischen Werkstoffen vorzufinden. Jedoch
ist die Dampffilmphase in der Ausprigung deutlich reduziert, wie [32] in seinen
experimentellen Untersuchungen feststellt. Grund hierfiir sind die beim Eintauchen in das
Abschreckmedium in der Porenstruktur vorliegende heille Luft bzw. Gase, die sich durch das
Abschrecken komprimieren. Die dadurch entstehende Sogwirkung ldsst dann den das Bauteil
zu Beginn umhiillenden Dampffilm lokal zusammenbrechen, was gleichbedeutend mit dem
Ubergang in die Siedephase ist. Das Blasensieden bei offenpordsen Werkstoffen zeichnet sich
grundsétzlich durch eine quantitativ groBere Anzahl von Blasen aus [32], da Blasenbildung an
Oberflichenfehlern wie beispielsweise Poren bevorzugt auftritt. Die dadurch auftretende
turbulentere Stromung und so genannte Jets fiihren zu tendenziell hoheren Abkiihlraten an der
Oberfldche. Fiir das Abkiihlverhalten des gesamten Bauteils muss daneben auch noch die
Wirmeleitfahigkeit des Bauteils in die Bewertung miteinflieBen. Hierbei wirken sich Poren
thermisch isolierend aus und reduzieren die Wéarmeleitfahigkeit des gesamten Bauteils

erheblich [2, 14].

2.2.2.2 Phasenumwandlung beim Abschrecken

In Folge der Temperaturabnahme verliert der fiir das Aufkohlen eingestellte Austenit an
Stabilitdt, was zum Bestreben des Werkstoffes fiihrt, iiber Phasenumwandlungen energetisch
giinstigere Zustdnde anzunehmen. Die Bildung einer neuen stabileren Phase erfolgt iiber
Keimbildung und Wachstum. Keimbildung wird dabei generell in homogene und heterogene
Keimbildung unterteilt. Aufgrund der technischen Relevanz [33] wird nachfolgend allerdings

nur die heterogene Keimbildung behandelt. Keimbildung, d.h. die lokale Bildung einer neuen
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Phase, erfolgt allerdings nicht im thermodynamischen Gleichgewicht, also sobald die
Ausgangsphase und die sich bildende Phase gleiche freie Enthalpiewerte aufweisen, sondern
erst bei einer gewissen Unterkiihlung. Eine Unterkiihlung hat zur Folge, dass eine Triebkraft
in GroBe der chemischen freien Enthalpie AGepem zur Verfiigung steht. Diese ist erforderlich,
da fiir die Keimbildung neue Grenzfliche zur Ausgangsphase erzeugt werden muss und die
Volumeninderungen in Folge der Phasenumwandlung durch lokale Verzerrungen des Gitters
ausgeglichen werden miissen. Energetisch ist also die Anderung der Grenzflichenenthalpie
AGGren, Und die Anderung der Verzerrungsenthalpie AGverzerrung durch die chemische freie
Enthalpie AGepem aufzubringen (vgl. Gleichung (2.5)). Wie die Auftragung der freien
Enthalpien AGyy liber dem Keimradius zeigt (vgl. Abbildung 2-7), ist eine Abnahme der
freien Enthalpie erst nach Uberschreiten eines kritischen Keimradius r* festzustellen. In solch
einem Fall ist der vorliegende Keim stabil und wachstumsfahig. Sind die Keime kleiner als
der kritische Keimradius, kann das System unter Verringerung der freien Enthalpie diese

wieder auflésen (vgl. Abbildung 2-7).

AG tot AG chem + AG Grenz + AG Verzerrung (25)
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Abbildung 2-7: Visualisierung des kritischen Keimbildungsradius r” und der kritischen fireien
Keimbildungsenthalpie AGy,; aus Betrachtungen der Oberfldchenenergie und der chemi-

schen Energie [33].
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Grundsitzlich ist zwischen diffusionsgesteuerter und diffusionsloser Phasenumwandlung zu
unterscheiden. Zu den rein diffusionsgesteuerten Phasenumwandlungen zéhlen die Austenit-
Ferrit- und die Austenit-Perlit-Umwandlungen. Demgegentiber ist die Austenit-Martensit-
Umwandlung als ginzlich diffusionslos zu betrachten. Sowohl Diffusions- als auch Scher-

umwandlungsprozesse treten bei der Austenit-Bainit-Umwandlung auf.

Austenit-Ferrit-Umwandlung:

Bei der Austenit-Ferrit-Umwandlung erfolgt die Keimbildung an der Korngrenze.
Grundsitzlich kann nach Porter [34] sowohl ecine inkohdrente als auch teilkohdrente
Orientierungsbeziehung vorliegen. Das Wachstum der Keime ist grenzflachenkontrolliert. Die
kubisch-flaichenzentrierte Struktur des Austenits &ndert sich dabei in eine kubisch-
raumzentrierte Struktur des Ferrits. Mit zunehmender Unterkiihlung ist die Bildung von
plattenformigem Ferrit, sogenanntem Widmanstétten-Ferrit, zu verzeichnen, was tendenziell

eher zu teilkohdrenter Ferritbildung fiihrt.

Austenit-Perlit-Umwandlung:

Die Keimbildung bei der Austenit—Perlit-Umwandlung erfolgt an den Austenitkorngrenzen
bzw. Austenit-Ferritkorngrenzen [34]. Dabei entsteht zundchst, je nach chemischer
Zusammensetzung, ein Ferrit- oder Zementitkeim. Fiir die weiteren Ausfiihrungen wird davon
ausgegangen, dass sich zuerst ein Zementitkeim bilden kann. Dieser Keim weist zum
benachbarten Austenitkorn y; eine Orientierungsbeziehung auf, um die aufzuwendende

Oberfldchenenergie zu minimieren (vgl. Abbildung 2-8).

Y17z V1| V2 Tz
o % o]
Fe.C Fe.C % Fe,C

Abbildung 2-8: Visualisierung der Keimbildung und des Wachstums von Perlit
(in Anlehnung an [34]).
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Dadurch entsteht eine teilkohdrente Phasengrenze mit hoher Packungsdichte [33], die
Diffusionsprozesse erschwert und unwahrscheinlich erscheinen ldsst. Diffusionsprozesse
laufen daher eher tiber die folglich inkohdrenten Phasengrenzen zum zweiten Austenitkorn v,
ab, da hier eine relativ niedrige Packungsdichte vorliegt. Da fiir die Zementitkeimbildung eine
lokale Anreicherung mit Kohlenstoff erforderlich ist, sind Bereiche um den Zementitkeim
vergleichsweise kohlenstoffarm, was zu einer Bildung von Ferrit an der Austenitkorngrenze
in direkter Nachbarschaft des Zementitkeims fiihrt. Auch hier kann wieder von einer
teilkohdrenten Phasengrenzfliche zum benachbarten Austenit y; ausgegangen werden.
Insgesamt entsteht so eine lamellare Keimstruktur an der Austenitkorngrenze. Das Wachstum
der Keime erfolgt gekoppelt mit konstanter Geschwindigkeit [34] in das Austenitkorn y,, das
keine Orientierungsbeziehung zu den Keimen aufweist. Geschwindigkeitsbestimmend ist
dabei die Diffusion des Kohlenstoffs im Austenit an die Spitze der Zementitlamelle. Gemif3
Porter [34] kann die Wachstumsgeschwindigkeit vpeniy durch Gleichung (2.6) angegeben
werden, wobei k eine Konstante, DY, der Diffusionskoeffizient von Kohlenstoff im Austenit

und AT die Unterkiihlung ist.

Vpe = k- DI -(AT?) (2.6)
Die Diffusion basiert hierbei sowohl auf Volumendiffusionsprozessen im Austenit als auch
auf Diffusionsvorgidngen entlang der Grenzflichen. Letztgenannte ermoglichen eine schnelle-

re Phasenumwandlung.

Austenit-Bainit-Umwandlung:

Bei groferen Abkiihlgeschwindigkeiten bildet sich ein bainitisches Gefiige mit ferritisch-
zementitischer Mikrostruktur aus. Der Zementit ist hierbei, je nach Bildungstemperatur, im
Inneren oder auf der Korngrenze des nadelférmigen bzw. plattenformigen Ferrits eingelagert.
Hauptunterschied zur perlitischen Umwandlung ist hierbei, dass eine Orientierungsbeziehung
zwischen dem Ferrit, dem Zementit sowie dem Austenitkorn besteht. Die Keimbildung des
Ferrits erfolgt an der Korngrenze zum Austenit. Ausgehend von diesen Keimbildungsstellen
wachsen die Ferritnadeln bzw. -platten in das Austenitkorn, mit dem eine
Orientierungsbeziehung besteht. Die Bildung des nadel- bzw. plattenformigen Ferrits erfolgt
tiber Scherumwandlungsprozesse. Fiir das Ablaufen dieser Scherumwandlungen sind
zunédchst Diffusionsprozesse an der Umwandlungsfront notwendig. Hierbei diffundiert

Kohlenstoff von der Umwandlungsfront in das Austenitkorn bzw. in den bereits gebildeten
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Ferrit, so dass die Austenitbereiche in unmittelbarer Ndhe der Umwandlungsfront an
Kohlenstoff verarmen und somit weitere Scherumwandlungsprozesse ermdglicht werden.
Einerseits reichert sich dadurch der Austenit mit Kohlenstoff an, so dass sich bei einer
ausreichenden Kohlenstoffkonzentration Zementit bilden kann und andererseits entstehen
Ausscheidungen in den Nadeln bzw. Platten des gebildeten Ferrits (vgl. Abbildung 2-9). Die
Wachstumsgeschwindigkeit des Bainits wird somit durch die ablaufenden Diffusionsvorgénge

bestimmt.

Abbildung 2-9: Visualisierung der Keimbildung und des Wachstums von Bainit
(in Anlehnung an [34]).

Austenit-Martensit-Umwandlung:

Bei hinreichend schneller Abkiihlung sind groBfldchige Diffusionsprozesse nicht mehr
moglich, was eine ferritisch-perlitische oder bainitische Phasenumwandlung ausschlief3t.
Durch vorliegende hohe Triebkrifte in Folge hoher Unterkiihlung erfolgt eine martensitische
Reaktion. Dabei klappt die kubisch-flichenzentrierte Raumstruktur in ein kubisch-
raumzentriertes Gitter um, wobei der Kohlenstoff im Gitter zwangsgelost verbleibt. Es
entsteht eine tetragonal verzerrte Raumstruktur [16]. Der Vorgang kann mit der sogenannten
Bain‘schen Konstruktion, wie in [33,34] beschrieben, veranschaulicht werden.
Ausgangspunkt der Umwandlung stellt dabei ein Martensitkeim dar. Das Wachstum der
Keime und damit die Phasenumwandlung verlaufen anndhernd mit Schallgeschwindigkeit
[33].

Der sich bildende Martensitanteil ist temperaturabhingig. Im Falle der martensitischen
Reaktion ist hierbei die aufzuwendende Energie fiir Anpassungsverformungen dominant.

Dementsprechend kann Martensitbildung nur dann einsetzen, wenn ausreichend Energie fiir



Kenntnisstand 17

Anpassungsverformungen zur Verfligung steht. Diese freie Enthalpie resultiert aus einer
Unterkiihlung, die der Martensitstarttemperatur M; entspricht. Ist die zur Verfligung stehende
Triebkraft erschopft, kann sich kein neuer Martensit bilden. Fiir einen zunehmenden
Martensitanteil ist dann eine weitere Abkiihlung erforderlich, was weitere
Anpassungsverformungen ermdglicht. Die Temperatur, bei der der gesamte Martensit
umgewandelt ist, wird als Martensitfinish-Temperatur My bezeichnet. Ist die
Martensitumwandlung unvollstdndig, verbleibt hochdeformierter Austenit, sogenannter
Restaustenit, im Gefiige. Insbesondere bei Kohlenstoffgehalten tiber 0,5 Ma% muss unter die
Raumtemperatur abgekiihlt werden, um die Martensitfinish-Temperatur zu erzielen. Daher
liegt fiir einsatzgehdrtete Bauteile in der randnah gehérteten Schicht {iblicherweise

Restaustenit vor.

Gefuge beim Einsatzhirten:

Aufgrund der hohen Kohlenstoffgehalte und Abkiihlgeschwindigkeiten im Randbereich
einsatzgehirteter Bauteile ist hier die Bildung von einer martensitischen Randschicht zu
beobachten, wohingegen im Kern ein duktileres Gefiige durch geringere
Abkiihlgeschwindigkeiten und Kohlenstoffgehalte angestrebt wird. Der Zusammenhang
zwischen Abkiihlgeschwindigkeit und ablaufender Phasenumwandlung kann dabei den so
genannten  Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubildern  (ZTU-Diagramme) entnommen
werden. Dabei ist allerdings zu beachten, dass diese von der chemischen Zusammensetzung
abhingig sind und daher fiir jede Tiefe ein eigenes ZTU-Diagramm Giiltigkeit besitzt. Im
Falle pulvermetallurgischer Werkstoffe muss zudem der Effekt der Porositit auf das ZTU-
Diagramm beriicksichtigt werden. Dazu liefern [4, 30, 32, 35, 36] experimentelle Befunde aus
den Betrachtungen isothermer diffusionsgesteuerter Umwandlungsversuche. Dabei sind
verkiirzte Inkubationszeiten sowie Umwandlungsendzeiten zu verzeichnen [35, 36]. Dies
kann nicht auf die geringere thermodynamische Stabilitdt von porosen Werkstoffen, die eine
erhohte Oberflachenenergie aufweisen, zuriickgefiihrt werden [30]. Stattdessen geht
Warke [32] davon aus, dass Keimbildung an den Poren sowie eine zunehmende Mobilitét der
Atome entlang der Porenoberfliche diese experimentellen Befunde bewirken. Daneben
konnen auftretende Umwandlungsdehnungen durch das Porenvolumen aufgenommen werden,

was auch Phasenumwandlungen bei geringeren Triebkriften ermoglicht [36].
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2.2.2.3 Eigenspannungsentwicklung beim Hérten

Neben der martensitischen Randschicht und dem duktilen Kern sorgen insbesondere die
Eigenspannungszustinde nach dem Abschrecken fiir die guten Gebrauchseigenschaften.
Eigenspannungen sind dabei gemi Definition DIN EN 15305 [37] zuriickbleibende
Spannungen in einem temperaturgradientenfreien Bauteil, ohne dass duBlere Krifte und
Momente wirken [21]. Dabei konnen Eigenspannungen erster bis dritter Ordnung
unterschieden  werden [37]. Nachfolgende Ausfiihrungen beziehen sich auf
Makroeigenspannungen. Diese Eigenspannungen erster Ordnung im einsatzgehérteten Bauteil
sind die Folge lokaler inhomogener plastischer Verformungen in Folge von iiberlagerten
thermischen und umwandlungsbedingten Dehnungen. Veranschaulicht werden konnen die
sich bildenden Spannungen durch das Rand-Kernmodell [21]. Dabei wird davon
ausgegangen, dass die thermischen Dehnungen auf entstehende Temperaturgradienten beim
Abschrecken zuriickzufithren sind. Zunidchst, durch den direkten Kontakt zwischen
Randschicht und Abschreckmedium, ist im Rand eine schnellere Temperaturabnahme als im
Bauteilkern zu verzeichnen. Die Folge dieses stirkeren Schrumpfungsbestrebens sind
Zugspannungen im Bauteilrand und Druckspannungen im Kern. Wird die Warmfliegrenze
{iberschritten, kommt es lokal zu Plastifizierungen. Mit Uberschreiten der maximalen
Temperaturdifferenz zwischen Rand und Kern, kiihlt das Bauteilinnere schneller ab, was zu
einem Abbau der vorliegenden Spannungen fiihrt. Durch die plastischen Dehnungen im Rand
und die plastischen Stauchungen im Kern bilden sich Druckeigenspannungen im Rand und
abstiitzende Zugeigenspannungen im Kern.

Diesen rein thermischen  Spannungen werden in  metallischen  Werkstoffen
Umwandlungsspannungen durch Volumenédnderungen in Folge der Austenitumwandlung
iiberlagert. Dabei kann festgehalten werden, dass die martensitische Reaktion die
vorliegenden Spannungen stets zu negativeren Werten verschiebt. Entscheidend fiir den
letztlichen Eigenspannungszustand ist dabei die Abfolge der Umwandlungen [21]. Bei einer
ungewliinschten Durchhértung, wenn beispielsweise eine Durchkohlung in Folge von offener
Porositdt auftritt, wandelt der Rand vor dem Kern um. Dabei kommt es durch die
martensitische Reaktion der Oberfliche ausgehend von thermischen Zugspannungen in der
Randschicht und thermischen Druckspannungen im Kern zu einem Vorzeichenwechsel. Der
Volumensprung bei der Austenit-Martensit-Umwandlung ist also zunichst mit dem Aufbau
von Druckspannungen im Rand und Zugspannungen im Kern verbunden. Da auch der Kern
durch einen hohen Kohlenstoffgehalt in Folge der Durchkohlung die kritische

Abkiihlgeschwindigkeit erreicht, ist auch im Kern mit einer martensitischen Umwandlung zu
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rechnen. Dementsprechend kann der Volumensprung unter der Dehnungsbehinderung des
bereits umgewandelten Randes zu einem erneuten Vorzeichenwechsel fiihren. Die Folge ist
ein unerwiinschter Zugeigenspannungszustand in der Randschicht (vgl. Abbildung 2-10 links)
[21].

Beim Einsatzhdrten wird eine ferritisch-perlitische oder bainitische Umwandlung des Kernes
vor der martensitischen Umwandlung der Randschicht angestrebt. Ausgehend von den
thermischen Spannungen mit vorliegendem Zugspannungen im Rand und Druckspannungen
im Bauteilkern werden bei einem zunéchst ferritisch-perlitisch oder bainitisch umwandelnden
Kern die Umwandlungsspannungen durch Plastifizierungen in Folge der niedrigen
Warmstreckgrenze bei hohen Temperaturen begrenzt. Sowohl die nachfolgende
martensitische Umwandlung des Randes bei Erreichen der Ms-Temperatur als auch das
Schrumpfen des Kernes fiihrt zu Dehnungen, die den vorliegenden Zugspannungen des
Randes entgegenwirken. Dadurch kann ein Vorzeichenwechsel erfolgen, was letztlich zu
Druckeigenspannungen im Rand und Zugeigenspannungen im Kern fiihrt

(vgl. Abbildung 2-10 rechts).

TA

Phasengrenzlinien aus dem
Kern  zTu-Diagramm eines Stahles mit
niedrigem Kohlenstoffgehalt

hohem Kohlenstoffgehalt

Rand
A =

Igt

Ot

Abbildung 2-10: Eigenspannungsentwicklung fiir das Einsatzhdrten: (links) Rand- vor Kern-

umwandlung sowie (rechts) Kern- vor Randumwandlung [21].

2.3 FEinsatzhiirten oberflichenverdichteter gradiert poroser pulvermetallurgischer
Bauteile

Zur Vermeidung von Durchkohlungseffekten und ungiinstiger Bauteilzustinde wie
Zugeigenspannungen an der Bauteiloberfliche, kann die offenpordse Oberfliche in eine

geschlossene, gradiert pordse Randschicht tiberfiihrt werden. Untersuchungen von Merkel
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[13] zeigen, dass hierbei oberflichennah isolierte Poren ohne Netzwerkcharakter vorliegen.
Die Aufkohlrate nimmt, wie beispielsweise Prucher und Gallo [4, 24] feststellen, bei héheren
Dichten generell ab. Der Aufkohlvorgang ist dann nicht von Gasdiffusionsprozessen in
Porenkandlen, sondern durch den Stoffiibergang an der verdichteten Oberflache sowie durch
Diffusionsprozesse im Festkorper bestimmt. Als Konsequenz lésst sich daraus schlieBen, dass
bei vorliegenden isolierten Poren nicht von erneuten Stoffiibergédngen unterhalb der

makroskopischen Oberflidche auszugehen ist [4].

2.4 Simulation des Einsatzhirtens mittels Finiter Elemente Methode

Bei der numerischen Beschreibung von Wirmebehandlungsprozessen sind komplexe
Wechselwirkungen zwischen den Phasen, der Temperatur, den Dehnungen und der
chemischen Zusammensetzung, wie in [38-40] gezeigt, zu implementieren, um die
Eigenspannungs-, Temperatur- und Mikrostrukturentwicklung beschreiben zu konnen

(vgl. Abbildung 2-11).

Mechanisches
Verhalten

Legende:

I Temperaturinduzierte
Phasenumwandlung

II Umwandlungswarme

Il Spannungsinduzierte
Phasenumwandlung

IV Umwandlungsplastizitat

V Thermische Dehnung

VI Verformungsinduzierte
Warme

Kohlenstoff-
gehalt

Phasen-
verteilung

Abbildung 2-11: Wechselwirkung zwischen der Temperatur, dem Kohlenstoffgehalt, der Pha-

senverteilung und dem mechanischen Verhalten beim Einsatzhdrten.

Beispielsweise konnen durch eine inhomogene Temperaturverteilung thermische Spannungen
entstehen, die durch Uberschreiten der Warmstreckgrenze lokale Plastifizierungen
verursachen. Durch das Abschrecken und die damit einhergehende Temperaturabnahme
kommt es je nach vorliegender Abkiihlgeschwindigkeit lokal zur Bildung von Ferrit/Perlit,

Bainit oder Martensit. Diese Anderungen der Mikrostruktur bedingen Volumeninderungen,



Kenntnisstand 21

die zu elastischen wie auch lokal plastischen Verformungen fiihren und damit den Dehnungs-
bzw. Spannungszustand direkt beeinflussen. Andererseits hat der vorliegende
Spannungszustand wiederum Einfluss auf das Umwandlungsverhalten. Hierbei ist neben
spannungsinduzierten Umwandlungsvorgingen die Umwandlungsplastizitit zu nennen [38]
(vgl. Abbildung 2-11).

Trotz einer Vielzahl von Studien und Verdffentlichungen sind kommerzielle Softwarepakete
nur eingeschrankt in der Lage, thermochemische Wéirmebehandlungen ohne
benutzerdefinierte Erweiterungen zu beschreiben. Die relevanten Differentialgleichungen, wie
das Fick’sche Gesetz zur Beschreibung der Diffusion oder die Fourier-Gleichung zur
Beschreibung von Temperaturfeldern, sind zwar implementiert, aber Kinetikmodelle zur
Beschreibung des Stoffiiberganges oder der Phasenumwandlungen fehlen hiufig, wie den
Dokumentationen der Softwarepakete zu entnehmen ist.

Die zur numerischen Beschreibung des Aufkohlens erforderlichen Stoffiibergangsmodelle
konnen einer Auflistung von Sundelé6f [41] entnommen werden. Ublicherweise
beriicksichtigen diese Modelle lediglich den Stoffiibergang an sich. An— und
Abtransportprozesse sowie Grenzflichenreaktionen werden materialwissenschaftlich
vernachléssigt.

Eine Moglichkeit zur Beschreibung des Stoffiiberganges bei vorliegender Methan-
Wasserstoffatmosphire stellt das in [42] vorgestellte Kinetikmodell nach Grabke dar
(vgl. Gleichung (2.7)).

. Pcu 1,5
Je :kll—();_kZ'ac'pH2 (2.7)
Pu,

Dieses Ratengesetz erlaubt die Berechnung des molaren Stoffstromes j. liber die Grenzflache
und beriicksichtigt sowohl Aufkohlungs- wie auch Entkohlungsvorginge. Basis des
Kinetikmodells sind die Kohlenstoffaktivitét a., also der Dampfdruck des Kohlenstoffs im
Austenit bezogen auf den Dampfdruck in reinem Kohlenstoff, k; der Ratenkoeffizient fiir das
Aufkohlen, k, der Ratenkoeffizient fiir die Entkohlung und die Partialdriicke von Methan

py, und Wasserstoff pcyy, . In [41] wird das Modell kritisch diskutiert und insbesondere die

Beschriankung auf eine Methan-Wasserstoffatmosphére sowie die vereinfachte Beschreibung
der Grenzflachenreaktion beméngelt.
Ein weiteres Modell, basierend auf Versuchsdaten fiir eine Kohlenstoffmonoxidatmosphére,

liefert [43, 44]. Auch hier berechnet sich der molare Massenstrom j. durch die Partialdriicke
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der Gase p;, die Kohlenstoffaktivitit im Feststoff a., die Ratenkoeffizienten k; und die
Gleichgewichtskohlenstoffaktivitdit a.™". Fir die Boudouard-Reaktion gibt [43]
Gleichung (2.8) an.

. k _p2 e
Je = eq 0 eq '(acq _ac) (28)
Ky Peoae +Kspeo tky-al-a

C

Ist die heterogene Wasserstoffreaktion maf3gebend so ist Gleichung (2.9) anzuwenden.

k; -po +k3 *Peo “Pu,

k3 peo +ky py, +ks-a

(2.9)

C

Aussagen zu den einzelnen ablaufenden Teilreaktionen sind den Gleichungen (2.8) und (2.9)
allerdings nicht zu entnehmen.
Oftmals wird der Stoffiibergang iiber eine empirische Stoffiibergangsfunktion beschrieben,

auch technologischer Ansatz genannt (vgl. Gleichung 2.10) [21, 45-48].
jc :a.(ap_a) (210)

Dabei ist j. der molare Stoffstrom, a der Stoffiibergangskoeftizient, a, das vorliegende Koh-
lenstoffpotential in der Gasatmosphire und a das Kohlenstoffpotential im Feststoff. Sowohl
das vorliegende Kohlenstoffpotential im Gas a,, als auch der Stoffiibergangskoeffizient a kon-
nen aus Partialdriicken berechnet werden. Hierzu sei auf die Beschreibung von Stickels [47]
verwiesen. Nachteil dieser Vorgehensweise - insbesondere bei pulvermetallurgischen Bautei-
len - ist, dass der Stoffiibergangskoeffizient experimentell bestimmt ist und fiir die Atmosphi-
re gilt, jedoch nicht fiir die tatsdchliche Zusammensetzung der Atmosphire in der offenen
Porositit.

Das Hirten und die dabei ablaufenden Phasenumwandlungen werden iiblicherweise durch
eine Kombination von Modellen fiir diffusionsgesteuerte und diffusionslose Phasenumwand-
lungen beschrieben.

Die mathematische Beschreibung nach der Johnson-Mehl-Avrami-Kolmogorow-Gleichung
findet im Falle der diffusionsgesteuerten Phasenumwandlung am haufigsten Anwendung

[48-51] (vgl. Gleichung (2.11)).
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w, =l-expl-b-t") (2.11)

Bei diesem Modell wird der gebildete Phasenanteil w; mittels des Koeffizienten fiir
Keimbildung und Wachstum b sowie des Transformationsmechanismusexponenten n und der
Zeit t berechnet. Giiltigkeit besitzt das Modell allerdings nur im isothermen Falle. Basis
konnen dann isotherme Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Diagramme sein. Um mit diesem
Modell die kontinuierliche Abkiihlung beschreiben zu koénnen, wird die kontinuierliche
Abkiihlung durch isotherme Stufen approximiert [52-55].

Eine weitere Moglichkeit zur Beschreibung von diffusionsgesteuerten Phasenumwandlungen,
die allerdings nur selten Verwendung findet, liefert Leblond [56]. Die mathematische
Formulierung ist mit einem Ratengesetz vergleichbar und wird in der Literatur auch teilweise

unter diesem Begriff gefiihrt (vgl. Gleichung (2.12)).

W = w (2.12)
o(T)

Dabei ist T die charakteristische Zeit fiir die Reaktion bei der Temperatur T, weq der
Gleichgewichtsphasenanteil bei der Temperatur T und w der bereits gebildete Anteil.

Fiir diffusionslose Phasenumwandlungen werden zumeist die Modelle nach Koistinen und
Marburger [57] bzw. Yu [58] verwendet. Das gingigste dieser beiden Modelle fiir die
martensitische Hértung ist hierbei der Ansatz nach Koistinen und Marburger, der von einem
linearen Verhiltnis zwischen Martensitanteil und Temperaturdnderung ausgeht. In integrierter
Form ist der Koistinen-Marburger-Ansatz in Gleichung (2.13) dargestellt. Der gebildete
Martensitgehalt wy berechnet sich hierbei aus dem maximal moglichen Gehalt wy™, der
Konstanten k und der Temperaturdifferenz aus Martensitstarttemperatur Mg sowie der

vorliegenden Temperatur T (vgl. Gleichung (2.13)).

Wy = Wy [1—exp(=k - (M, — T))] (2.13)

Die Konstante k stellt in diesem Zusammenhang die martensitische Umwandlungsrate dar

und ist gemaB [59] von der chemischen Zusammensetzung, insbesondere vom Kohlenstoffge-
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halt, abhéngig, jedoch von der Temperatur unabhéngig. In den meisten Fallen wird k zu 0,011
[59] gewdhlt.

Die Martensitstarttemperatur kann tiber Gleichung (2.14) [21] abgeschitzt werden und tragt
dabei der chemischen Zusammensetzung, insbesondere den Gehalten an Kohlenstoff C, Man-

gan Mn, Chrom Cr, Nickel Ni und Molybdidn Mo Rechnung.

M, =561 —474-%C —33-%Mn —17-%Cr — 17 - %Ni - 21- %Mo (2.14)

Eine weitere Moglichkeit zur Berechnung des Martensitgehaltes wy stellt das bereits
erwihnte Modell nach Yu [58] dar. Dieses kann Gleichung (2.15) entnommen werden, wobei
wym ¢ der maximal mogliche Martensitgehalt, Mg die Martensitstarttemperatur und My die
Martensitfinishtemperatur ist. Der Exponent p wird dabei je nach Literaturquelle zu 2 bzw.

2,5 gewihlt. Schroder [60] wihlt p beispielsweise zu 2.

max T_Mf b (215)
R B Vv
s~ VA

2.5 Anwendung der Simulation zur Abbildung von Wirmebehandlungsprozessen
Erste simulative Arbeiten [61-63] zur  Beschreibung thermochemischer
Wairmebehandlungsprozesse flir porenfreie Werkstoffe haben sich zunédchst auf den
Teilprozessschritt Abschrecken konzentriert. Das Kohlenstoffprofil wurde hierbei nicht
simulativ vorhergesagt. Herausforderung dieser Arbeiten war die Berechnung lokaler
Werkstoffeigenschaften in Abhédngigkeit des vorliegenden Kohlenstoffgehaltes und der
Temperatur.

Ausgehend von diesen ersten Schritten wurden die Simulationen zunehmend um die
thermochemische Modellierung des Aufkohlens erweitert [64-66]. Dabei hat sich gezeigt,
dass das Aufkohlprofil nur sinnvoll mit temperatur- und insbesondere kohlenstoffabhéngigen
Diffusionskoeffizienten beschriecben werden kann. Die Abbildung oberflichennaher
Gradienten erfordert dabei randnah eine feine Vernetzung. Fiir das Abschrecken sind letztlich
alle komplexen thermischen, mechanischen und metallurgischen Wechselwirkungen, wie in
[39, 40] beschrieben, zu beriicksichtigen.

In den Forschungsarbeiten von Besserdich [67] hat sich gezeigt, dass eine sinnvolle

Vorhersage der Eigenspannungsentwicklung nur durch  Beriicksichtigung  der



Kenntnisstand 25

umwandlungsplastischen Verformungen, die bei Umwandlungen im spannungsbehafteten
Werkstoffvolumen auftreten, erfolgen kann. Ohne umwandlungsplastische Dehnungsanteile
konnen vorliegende Eigenspannungszustinde lediglich qualitativ abgebildet werden, wie
Besserdich [67] anhand von Tangentialeigenspannungen von wassergehérteten Zylindern aus
42CrMo4 zeigen konnte. Daneben ist fiir die Vorhersagegiite der Simulation der
Wirmeitibergang zwischen Bauteil und Abschreckmedium entscheidend. In [68-71] sind
hierzu sowohl experimentelle wie auch numerische Ergebnisse fiir gasformige und fliissige
Medien beschrieben. Eine Modellierung fiir fliissige  Abschreckmedien unter
Berticksichtigung des Leidenfrostphdnomens kann der Arbeit von Majorek [72] entnommen
werden. Hierbei werden temperatur- und ortsabhidngige Wiarmeiibergangskoeffizienten aus
Temperatur-Zeitverldufen =~ am  Bauteil und  videotechnischer =~ Analyse  der
Oberflachenbenetzung ermittelt. Die Ergebnisse belegen, dass durch eine temperatur- und
ortsabhingige Beschreibung des Warmeiibergangskoeffizienten die Vorhersagequalitidt von
Axialeigenspannungen wasserabgeschreckter 42CrMo4-Zylindern verbessert werden kann.
Untersuchungen [73-75] zeigen, dass die Fertigungsabfolge einen signifikanten Einfluss auf
den Verzug hat. Die vorliegenden FEigenspannungen konnen beim FErwdrmen die
Warmstreckgrenze iiberschreiten, so dass lokal plastische Verformungen auftreten, die Form-
und MaBinderungen nach sich ziehen. Mit der gidngigen Strategie, die numerische
Beschreibung des Einsatzhirtens mit einem idealisierten eigenspannungsfreien vollstindig
austenitisierten Zustand zu beginnen, kann dieser Verzug nicht vorhergesagt werden. Es ist
daher sinnvoll, das Erwidrmen wie auch die gesamten Fertigungskette einzubeziehen, wenn
die Verzugsbestimmung im Mittelpunkt steht. Hat die numerische Beschreibung das Ziel,
lediglich die Mikrostruktur und Eigenspannungsentwicklung vorherzusagen, kann auf die
Beschreibung des Erwédrmens verzichtet werden.

Durch die Simulation komplexer Bauteile wie auch die Beschreibung ganzer Prozessketten,
nehmen sowohl die Datenmenge als auch die Rechenzeiten stark zu. Daher gibt es zunehmend
Bestrebungen, den Rechenaufwand zu vereinfachen. In [38] werden Methoden und Strategien
fiir das Einsatzhérten komplex geformter Bauteile, namentlich Abstraktion und Submodelling,
vorgestellt und bewertet. Ersteres beruht hierbei auf der Vereinfachung von Geometrien und
wurde hinsichtlich der Auswirkungen auf die Kohlenstoffverteilung, die Eigenspannungs- und
Verzugsentwicklung untersucht. Fiir die Kohlenstoffverteilung konnten gute Ergebnisse
erzielt werden, wohingegen die Eigenspannungs- und Verzugsentwicklung durch
Geometriednderungen beeinflusst werden. Die Abstraktion ist daher nur bis zu einem

gewissen Grade zu empfehlen. Das Submodelling, also das lokale Freischneiden von
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Bauteilbereichen, konnte demgegentiiber iiberzeugen. Der Aufwand fiir die Umsetzung dieser
Strategie ist allerdings deutlich hoher.

Hinsichtlich der numerischen Beschreibung des Einsatzhirtens bei pulvermetallurgischen
Bauteilen gibt es derzeit kaum Literatur. Sundel6f [41] beschriankt sich lediglich auf den
Aufkohlungsvorgang. Das vorgestellte Aufkohlmodel wird allerdings aufgrund fehlender
experimenteller Daten nicht ausreichend verifiziert. In seiner Ausarbeitung wird die
Vorgehensweise verfolgt, dass mittels Bildanalyse der pordse Werkstoff in ein binarisiertes
Bild iiberfiihrt wird, welches zur Geometrieerzeugung genutzt wird. Mittels dieser Geometrie
erfolgt dann die Simulation des Aufkohlungsvorganges. Mit Hinblick auf Datenmenge und
Rechenzeit ist dieses Konzept allerdings kritisch zu sehen. Erfolgsversprechender scheinen
erste Schritte und Ergebnisse zu sein, die auf einem homogenisierten Modell ohne modellierte
Porositdt beruhen [41]. Eine Gegeniiberstellung mit experimentellen Daten erfolgt allerdings

nicht.
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3 Werkstoff, Probenzustand und Probengeometrien

3.1 Werkstoff

Basiswerkstoff fiir alle durchgefiihrten Untersuchungen ist das kommerziell erhéltliche,
vorlegierte, wasserverdiiste Pulver Astaloy 85 Mo (Firma Hogands AB, Schweden). Dieses an
sich nahezu kohlenstofffreie eisenbasierte Pulver wurde durch Beimischung von Graphit
modifiziert. Durch diese Vorgehensweise wurden drei Pulvermischungen mit 0,25, 0,5 bzw.
0,8 Ma% Kohlenstoff erstellt (vgl. chemische Analyse in Tabelle 3-1), die die Grundlage fiir
diese Arbeit darstellen.

Die erstgenannte Pulvermischung mit 0,25 Ma% Kohlenstoff dient einerseits der Bestimmung
von Fingabedaten fiir die numerische Berechnung und andererseits stellt diese
Pulvermischung den Basiswerkstoff zur experimentellen Durchfiihrung der Prozesskette aus
Abbildung 1-1 dar. Alle weiteren Pulvermischungen dienen ausschlieBlich der Bestimmung

von Eingabedaten fiir die Simulation.

Tabelle 3-1: Chemische Zusammensetzung des modifizierten Basiswerkstoffes Astaloy 85 Mo

gemdfs Spektralanalyse.
Fe [Ma%] | C[Ma%)] | Mo [Ma%] | Mn [Ma%] | Cr [Ma%)] | Ni[Ma%] | Cu [Ma%]
0,246
Basis 0,517 0,866 0,128 0,038 0,031 0,026
0,776

3.2 Probengeometrien und —zustinde fiir die Bestimmung von Eingabedaten

Ausgangsgeometrie fiir einen GroBteil der Versuche zur Bestimmung von Eingabedaten
waren gesinterte zylindrische Rohlinge mit einem Durchmesser von 12,7 mm und einer Lange
von 10 mm (vgl. Abbildung 3-1). Diese wurden iiber die pulvermetallurgische Herstellroute,
bestechend aus den Prozessschritten Kompaktieren und Sintern, aus allen drei
Pulvermischungen hergestellt. Das Kompaktieren erfolgte mittels eines uniaxialen
Pressvorganges. Zur Einstellung verschiedener Dichtestufen wurden die Presskrifte variiert.
Das Sintern wurde in einer stickstoffbasierten Atmosphédre bei 1120 °C fiir 20 min
durchgefiihrt. Aufstickungseffekte werden im Weiteren vernachldssigt. Es ergaben sich

Rohlinge der Dichten 6,8 und 7,2 g/cm® mit Kohlenstoffgehalten von jeweils 0,25, 0,5 bzw.
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0,8 Ma%. Porenfreie Rohlinge mit den Kohlenstoffgehalten von 0,25, 0,5 bzw. 0,8 Ma%, die
eine Dichte von 7,8 g/cm® aufweisen, wurden durch eine zusitzliche Schmiedebehandlung
gefertigt. Die Herstellung der Rohlinge erfolgte in allen Féllen beim Industriepartner
Hogands AB.

10

Abbildung 3-1: Geometrie der zylindrischen Rohlinge nach dem Sintern.

Fiir Aufkohluntersuchungen zur Bestimmung effektiver Diffusionskoeffizienten wurden
Rohlinge (vgl. Abbildung 3-1) der Dichtestufen 6,8, 7,2 und 7,8 g/cm® mit einem
Kohlenstoffgehalt von c.= 0,25 Ma% verwendet. Um FEinfliisse offener Porositit beim
Aufkohlungsprozess ausschlieBen zu konnen, wurden die Stirnflichen der zylindrischen
Rohlinge um 0,1 mm abgeschliffen.

Das Umwandlungsverhalten, der Wirmeausdehnungskoeffizient und die
Umwandlungsdehnungen wurden mit diinnwandigen zylindrischen Hohlproben mit einem
AuBendurchmesser von 4 mm, einer Bohrung mit einem Durchmesser von 3,6 mm und einer

Lange von 10 mm (vgl. Abbildung 3-2) ermittelt.
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Abbildung 3-2: Zylindrische Hohlprobengeometrie (Proben fiir die Dilatometeruntersuchun-
gen).



Werkstoff, Probenzustand und Probengeometrien 29

Zur Herstellung der Probengeometrie fiir das Abschreckdilatometer wurden die Rohlinge aus
Abbildung 3-1 zerspant. Es wurden Abschreckdilatometerproben der Dichten 6,8, 7,2 bzw.
7,8 g/cm® mit Kohlenstoffgehalten von 0,25, 0,5 bzw. 0,8 Ma% gefertigt. Auf eine geringfii-
gige Verdichtung durch geringe Zerspankrifte wurde geachtet. CT-Analysen belegen, dass
die porose Mikrostruktur auch nach dem Zerspanen weitgehend erhalten bleibt (vgl. Abbil-
dung 3-3).

Wandstirke: 0,2 mm

Abbildung 3-3: CT-Analyse an einer zylindrischen Hohlprobengeometrie nach der Zerspa-

nung.

Die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffes wurden an zylindrischen Proben fiir das
Verformungsdilatometer mit einem Durchmesser von 4 mm und einer Linge von 8 mm
bestimmt (vgl. Abbildung 3-4). Die Herstellung der zylindrischen Proben fiir die
Deformationsexperimente erfolgte liber Zerspanung der Rohlinge aus Abbildung 3-1. Es
wurden Rohlinge der Dichten 6,8 bzw. 7,2 g/cm® mit Kohlenstoffgehalten von 0,25, 0,5 bzw.
0,8 Ma% bearbeitet. GemiB den durchgefiihrten CT-Analysen blieb auch hierbei die porose

Mikrostruktur weitgehend erhalten.
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Abbildung 3-4: Zylindrische Probengeometrie (Proben fiir die Deformationsexperimente).
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Fiir die thermophysikalischen Untersuchungen zur Bestimmung der Wérmeleitfahigkeit bzw.
der Wirmekapazitit wurden zylindrische Flachproben mit einem Durchmesser von 12,7 mm
(Wirmeleitfahigkeit) bzw. 5 mm (Wérmekapazitét) und einer Hohe von 1 mm verwendet. Die
Probenherstellung erfolgte pulvermetallurgisch. Gesintert wurde 20 min lang in einer
stickstoffbasierten ~Atmosphiare bei 1120 °C. Jede Probengeometrie lag in den
Kohlenstoffvariationen 0,25, 0,5 bzw. 0,8 Ma% und den Dichtestufen 6,8 und 7,8 g/cm? vor.

Fir Warmzugversuche wurden Probengeometrien gemdf DIN 2740 [76], wie in
Abbildung 3-5 dargestellt, verwendet. Diese Proben wurden direkt iiber die
pulvermetallurgische = Route  ausgehend von  Astaloy 85 Mo-Pulver mit einem
Kohlenstoffgehalt von 0,25 Ma% hergestellt. Das Sintern erfolgte ebenfalls wie bei den
zylindrischen Rohlingen fiir 20 min in einer stickstoffbasierten Atmosphére bei 1120 °C.
Aufstickungseffekte werden im Weiteren vernachldssigt. Im Endzustand lag eine Dichte von

7,2 g/cm? vor.
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Abbildung 3-5: Zugprobengeometrie (DIN 2740) zur Durchfiihrung von Warmzugversuchen.

3.3 Probengeometrie und —zustand des Demonstrators

Als Demonstratorbauteil zur Durchfithrung der in Abbildung 1-1 dargestellten Prozesskette
wurde die taillierte Flachprobengeometrie aus Abbildung 3-6 verwendet.

Die taillierte Flachprobe wurde pulvermetallurgisch aus Astaloy 85 Mo-Pulver mit einem
Kohlenstoffgehalt von 0,25 Ma% beim Industriepartner Hogands AB hergestellt. Das Sintern
erfolgte bei Temperaturen von 1120 °C fiir 20 min in einer stickstoftbasierten Atmosphére.

Damit ergibt sich ein Lieferzustand mit einer Dichte von 7,2 g/cm?® was einer mittleren
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Porositidt von 7,5 % entspricht. Dies konnte ebenfalls mit quantitativer Bildanalyse [77]

nachgewiesen werden.

10,97

Abbildung 3-6: Gewdhltes Demonstratorbauteil: taillierte Flachprobe gemdfs ISO 3928.

Der randnah verdichtete gradiert pordse Oberflachenzustand, der Ausgangszustand fiir das in
dieser Arbeit betrachtete Einsatzhdrten ist, wurde mittels einer Festwalzbehandlung am
Institut fiir angewandte Materialien (IAM) - Werkstoffkunde eingestellt. Dazu wurde der
Demonstrator in eine Matrize eingebettet (vgl. (1) in Abbildung 3-7) und der taillierte Bereich
méanderformig mit einem hydrostatisch gelagerten Werkzeug des Typs Ecoroll HG 6
(vgl. (2) Abbildung 3-7), welches auf einer Hartstoffkugel mit einem Durchmesser von 6 mm
(vgl. (3) Abbildung 3-7) basiert, bearbeitet. Die Bewegungsrichtung wie auch der Vorschub
des Werkzeugs werden von einer CNC-gesteuerten Frasmaschine (vgl. (4) in Abbildung 3-7)
vorgegeben. Im hier vorliegenden Fall wurde die mechanische Oberflaichenbehandlung mit
einem Vorschub von 1000 mm/min und einem Festwalzdruck von 180 bar durchgefiihrt. Der
Bahnabstand wurde zu 0,04 mm gewéhlt. Die gewéhlten Parameter sind das Ergebnis von

Parameterstudien (vgl. [13] und [77]).

, 'Endpunkt
Startpunkt |

Abbildung 3-7: Links: Festwalzen in mdanderformigen Bahnen. Rechts: Festwalzwerkzeug
vom Typ Ecoroll HG 6 [77].
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Abbildung 3-8: Porositdtstiefenprofil der taillierten Flachprobe nach einem Festwalzprozess

mit einem Festwalzdruck von 180bar. Auswertung erfolgte mittels Bildanalyse.

Damit ergibt sich der in Abbildung 3-8 dargestellte gradiert pordse Randschichtzustand. Der
fiir das Festwalzen typische Porositétstiefenverlauf zeichnet sich durch ein Minimum
unterhalb der Oberflédche aufgrund der Hertz’schen Pressung aus. In diesem Bereich kann von
einer weitestgehend porenfreien Werkstoffstruktur ausgegangen werden. Eine Verdichtung

kann bis in eine Tiefe von 750 um festgestellt werden.
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4  Versuchseinrichtungen, Versuchsdurchfiihrung, und Charakterisie-

rungsmethoden

4.1 Versuchsdurchfiithrungen zur Materialmodellierung

4.1.1 Aufkohluntersuchungen zur Bestimmung effektiver Diffusionskoeffizienten

Das Aufkohlen zur Bestimmung effektiver Diffusionskoeffizienten wurde im
halbautomatischen Glockenofen vom Typ SOLO 202 am IWT Bremen durchgefiihrt. Die
Prozessatmosphire wurde durch Stickstoff/Methanol mit Propanzugabe erzeugt. Die
Aufkohlatmosphére setzte sich aus 20 % CO, 40 % H; sowie 40 % N; zusammen.
Prozessparameter fiir die Bestimmung effektiver Diffusionskoeffizienten waren ein konstanter
Kohlenstoffpegel von 1Ma%, eine Aufkohlungstemperatur von 940 °C und eine
Aufkohlungszeit von 4 h. Aufkohlungsuntersuchungen wurden an zylindrischen Proben der
Dichten 6,8, 7,2 und 7,8 g/cm?® durchgefiihrt. Alle eingesetzten Proben hatten anfanglich einen
Grundkohlenstoffgehalt von 0,25 Ma%. Das Aufkohlen erfolgte -einseitig {iber die
geschliffene Stirnseite der zylindrischen Rohlinge. Alle anderen Seiten wurden mit der
Harteschutzpaste Vacucoat 0095 (Firma Niissle GmbH, Nagold) abgedeckt.

Ausgewertet wurden die Versuche per optischer Emissionsspektrometrie (OES). Eingesetzt
wurde hierbei ein Spektrometer vom Typ ARL 3460. Kohlenstofftiefenprofile konnten durch

abwechselnden Materialabtrag per Schleifen sowie OES-Messungen erzeugt werden.

4.1.2 Abschreckdilatometeruntersuchungen zur Bestimmung des Zeit-Temperatur-
Umwandlungsverhaltens, der Umwandlungsdehnungen und des thermischen Aus-

dehnungskoeffizienten

Abschreckdilatometeruntersuchungen erfolgten mit einem Dilatometer des Typs Béhr
DIL 805 A/D (Firma Béahr-Thermoanalyse GmbH, Hiillhorst). Der Aufheizvorgang erfolgte in
allen Féllen induktiv (Induktor: vgl. (1) Abbildung 4-1) unter Vakuumatmosphére.
Abgeschreckt wurde mittels Heliumgas. Der Autheiz- und Abschreckvorgang wurde tiber ein
mittig an die Proben angeschweilites Thermoelement des Typs S (vgl. (2) Abbildung 4-1)
geregelt. Als Auflosungsvermogen wird fiir die Temperaturmessung 0,5 °C durch den

Hersteller [78] angegeben. Die Messung der Lingendnderung erfolgt iiber einen induktiven
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Wegaufnehmer, der iiber Schubstangen (vgl. (3) Abbildung 4-1) mit der Probe verbunden ist.
Die maximale Auflésung betrigt 0,05 um [78].

@ Induktor

@ Thermoelement
@ Schubstange

Abbildung 4-1: Vakuumkammer des Abschreckdilatomters DIL 805 A/D.

Abschreckdilatometeruntersuchungen wurden an Proben (vgl. Abbildung 3-2) aller 3
Kohlenstoffstufen (0,25, 0,5 und 0,8 Ma%) und Dichten (6,8, 7,2 und 7,8 g/cm?)
durchgefiihrt.

Zu unterscheiden sind im Weiteren isotherme und kontinuierliche Dilatometerversuche. Ziel
der isothermen Abschreckdilatometeruntersuchungen stellt die Ermittlung des isothermen
Zeit-Temperatur-Umwandlungsverhaltens in Form von ZTU-Diagrammen dar. Die
Versuchsdurchfiihrung umfasst dabei das induktive Erwidrmen der Probe innerhalb 1 min auf
940 °C, das Halten dieser Temperatur fiir 3 min und ein anschlieBendes Abschrecken mit
einer Abschreckrate von 400 K/s auf die jeweilige Zieltemperatur (vgl. Abbildung 4-2). Der
Zieltemperaturbereich lag zwischen 625 und 725 °C fiir die Austenit-Ferrit/Perlit-
Umwandlung und 400 bis 575 °C fiir die Bainit-Umwandlung. Im Bereich zwischen 575 und
625 °C wurden keine Versuche durchgefiihrt, da der hohe Molybdingehalt hier zu einem
umwandlungstragen Bereich fiihrt. Die Haltezeit bei Zieltemperatur wurde solange gewdhlt,
bis keine Liangendnderung mehr zu verzeichnen war. AnschlieBend wurde auf
Raumtemperatur abgeschreckt.

Fiir die Auswertung wurde lediglich die gemessene Dehnung ab Erreichen der isothermen
Umwandlungstemperatur betrachtet. Zu Beginn wurden die betrachteten Dehnungen zu Null
gesetzt, so dass die Daten lediglich die Anderungen in Folge der Phasenumwandlungen
wiedergeben. Geméll SEP 1680 [79] erfolgt der Beginn der Zeitzdhlung fiir die Bestimmung
charakteristischer Umwandlungszeiten bereits mit Beginn der Abschreckung der

austenitisierten Probe. Nach dieser Datenvorbereitung ldsst sich der Phasenanteil w(t) zum
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beliebigen Zeitpunkt t aus dem Verhiltnis von tatséchlicher Dehnung g(t) zu totaler Dehnung

Etotal (VEl. Abbildung 4-2) berechnen (vgl. Gleichung (4.1)).

&(t)

Etotal

w(t) = (4.1)

Annahme bei Anwendung dieser Auswertungsmethodik ist, dass die totale Dehnung gleich-
bedeutend mit einer vollstindigen Phasenumwandlung ist. Gemall SEP 1680 wurde ein Pha-
senanteil von w = 1 % als Inkubationszeit und ein Phasenanteil von w = 99 % als Transforma-

tionsendzeit definiert.

' ' ' ' ' ' Astaloy 85 Mo, ¢_=0,8 Ma%, verdichtet
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Abbildung 4-2: isotherme Versuchsfiihrung zur Bestimmung des isothermen Umwandlungs-
verhaltens. Auswertung dargestellt am Beispiel der Austenit-Bainit-Umwandlung fiir Asta-

loy 85 Mo mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,8 Ma% und einer Dichte von 7,8 g/cm?.

Neben den isothermen Versuchen wurden auch kontinuierliche Dilatometerversuche
durchgefiihrt. Dadurch war die gefiigeabhingige Bestimmung des thermischen
Ausdehnungskoeffizienten, die Ermittlung der Umwandlungsdehnungen in Folge thermisch
induzierter Phasenumwandlungen und die Aufnahme des kontinuierlichen Zeit-Temperatur-
Umwandlungsverhaltens moglich. Fiir die kontinuierlichen Dilatometerversuche wurden
Proben innerhalb 1 min auf 940 °C induktiv erwidrmt, die Temperatur fiir 3 min gehalten und
im Anschluss mit konstanter Abschreckrate auf Raumtemperatur abgeschreckt. Durch eine
Kombination von Heliumgasabschreckung und induktivem Gegenheizen sind Abschreckraten

zwischen 0,25 K/s und 25 K/s moglich.
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Die messtechnisch erfasste Lingenidnderung in Folge der Temperaturdnderungen kann fiir die
Bestimmung thermischer Ausdehnungskoeffizienten herangezogen werden. Dazu wird das
gemessene Signal in hinreichendem Abstand von Phasenumwandlungen durch eine lineare
Regression beschrieben. Die Steigung der ermittelten Regressionsgeraden entspricht dann
dem {ber der Temperatur gemittelten thermischen Ausdehnungskoeffizienten. In Abbil-
dung 4-3 ist beispielhaft die Bestimmung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten fiir

Austenit dargestellt.
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Abbildung 4-3: Bestimmung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten. Beispiel fiir die Be-
stimmung des tiber der Temperatur gemittelten thermischen Ausdehnungskoeffizienten fiir

Austenit.

Fiir die Bestimmung kontinuierlicher Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramme ist sowohl
der Umwandlungsbeginn als auch das Umwandlungsende festzustellen. Fiir eine eindeutige
Identifikation dieser Kennwerte wurde die gemessene Liangendnderung nach der Zeit
differenziert. Damit ergibt sich ein Kurvenverlauf wie in Abbildung 4-4 dargestellt. Nach
anfanglich konstanter Lingendnderungsrate in Folge thermischer Ausdehnung ist bei
auftretender Phasenumwandlung ein Peak der Langendnderungsrate festzustellen. Der Beginn
der Phasenumwandlung ist dabei definiert als der Zeitpunkt, ab dem die Lingenénderungsrate
ansteigt. Das Phasenumwandlungsende ist folglich dann erreicht, wenn die
Langendnderungsrate wieder einen konstanten Wert annimmt.

Fir die Ermittlung von Umwandlungsdehnungen in Folge thermisch induzierter
Phasenumwandlungen muss zunéchst ein Referenzgefiigezustand festgelegt werden. In dieser
Ausarbeitung wird hierzu zweckmiBigerweise der austenitische Zustand verwendet, um damit

Umwandlungsdehnungen ausgehend von der kubisch-flichenzentrierten Struktur beschreiben
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zu konnen. Fiir die Ermittlung der Umwandlungsdehnung wird zunédchst die Dehnung der
austenitisierten Probe durch eine Regressionsgerade angendhert und bis Raumtemperatur

extrapoliert (vgl. Abbildung 4-5).
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Abbildung 4-4: Bestimmung der Umwandlungsdehnung schematisch am Beispiel der Auste-

nit-Ferrit/Perlit-Umwandlung.
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Abbildung 4-5: Bestimmung der Umwandlungsdehnung schematisch am Beispiel der Um-
wandlung von Austenit in Ferrit/Perlit fiir Astaloy 85 Mo.

In einem weiteren Schritt wird eine zweite Regressionsgerade fiir die thermisch bedingte
Dehnung eines ferritisch-perlitischen, bainitischen oder martensitischen Probenzustands
bestimmt und diese ebenfalls bis Raumtemperatur verldngert. Die Differenz der vorliegenden

Dehnungen bei Raumtemperatur ergeben die Umwandlungsdehnungen &" korrigiert um den
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thermischen Anteil. In Abbildung 4-5 ist beispielhaft die Bestimmung der
Umwandlungsdehnung vom austenitischen in den ferritisch-perlitischen Zustand bezogen auf

die Referenztemperatur, hier Raumtemperatur Trr, dargestellt.

4.1.3 Untersuchungen am Deformationsdilatometer zur Bestimmung des mechanischen

Verhaltens

Zur Aufnahme des mechanischen Verhaltens wurde ein Dilatometer des Typs
Béhr DIL 805 A/D (Firma Bahr-Thermoanalyse GmbH, Hiillhorst) verwendet. Dazu wurde
eine zusidtzliche Belastungseinheit an das Dilatometer gekoppelt und Krifte {iber
Belastungsstempel auf die Probe geleitet. Die minimale Kraft, die aufgebracht werden kann,
ist 200 N. Maximal sind Priifkrifte von 12 kN moglich. Letztere Beschrdnkung ergibt sich aus
der maximalen Beanspruchbarkeit des Al,Os-Stempelmaterials. Der Aufheizvorgang erfolgt
wie bei der Abschreckdilatometrie iiber Induktion unter Vakuumatmosphére. Das
nachfolgende Abschrecken wurde mit Heliumgas durchgefiihrt. Geregelt werden beide
Vorgéinge durch ein mittig an die Probe angeschweilites Thermoelement des Typs S. Die
auftretenden Léngendnderungen werden iiber einen induktiven Wegaufnehmer messtechnisch
erfasst.

Die mechanischen Kennwerte Streckgrenze und Elastizitdtsmodul wurden an Proben fiir das
Verformungsdilatometer mit den Dichten 6,8, 7,2 und 7,8 g/cm?® sowie fiir alle drei
Kohlenstoffstufen 0,25, 0,5 und 0,8 Ma% bestimmt. Dazu wurden die Proben induktiv auf
940 °C in 1 min aufgeheizt und auf dieser Temperatur fiir 3 min gehalten. Im Falle eines zu
prifenden Austenits wurde nachfolgend der Druckversuch eingeleitet. Bei martensitischer,
bainitischer und ferritisch-perlitischer Mikrostruktur wurde iiber einen Abschreckvorgang das
entsprechende Gefiige eingestellt und erst im Anschluss die mechanische Priifung begonnen.
Nach vollstandiger Phasenumwandlung wurden die Proben hydraulisch mit Druckkréften
beansprucht. Die weggesteuerte Versuchsfiihrung wurde mit einer
Verformungsgeschwindigkeit von 0,015 mm/s durchgefiihrt. Der Versuch erfolgte bis zum
Erreichen einer definierten Verformung von 2 mm bzw. bis das Beanspruchungsmaximum
der Al,Os-Druckstempel von Fy.x = 12 kN erreicht wurde. Die Messgroen wurden in ein
Spannungs-Dehnungs-Diagramm {iberfiihrt.

Der Elastizititsmodul stellt sich dann als Steigung des linearen elastischen
Verformungsbereichs dar und konnte mittels einer linearen Anpassung bestimmt werden. Zu
beachten ist, dass der so ermittelte E-Modul durch die Maschinensteifigkeit verfilscht ist.

Daher wurden Warmzugversuche durchgefithrt, um den temperaturabhingigen
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Elastizititsmodul exakt bestimmen und die Dehnung korrigieren zu konnen

(vgl. Kapitel 4.1.5).

4.1.4 Untersuchungen am Deformationsdilatometer zur Bestimmung der Umwand-

lungsplastizitit

Die Umwandlungsplastizitidtskonstante wurde ebenfalls mittels Untersuchungen am
Deformationsdilatometer bestimmt. Hierzu wurden Proben fiir das Verformungsdilatometer
mit der Dichte 7,8 g/cm? und Kohlenstoffgehalten von 0,25, 0,5 oder 0,8 Ma% in einer
Minute auf 940 °C aufgeheizt und fiir 3 min auf dieser Temperatur gehalten. Wéhrend der
letzten Minute der Temperaturausgleichszeit wurden per hydraulischer Deformationseinheit
Krifte von -200 N, -400 N bzw. -600 N auf die Probe aufgebracht und anschlieBend auf
Raumtemperatur mit 25 K/s abgeschreckt. Ein Aufbringen der Druckkraft wéhrend des
Abschreckens war aufgrund der hohen Abschreckrate nicht moglich. Die spannungsfreien
Referenzversuche wurden nach gleichem Schema, allerdings ohne Nutzung der
Belastungseinheit, durchgefiihrt.

Zwischen dem spannungsfreien Referenzversuch und dem spannungsbehafteten Versuch kann

eine umwandlungsplastische Lingeninderung Al® festgestellt werden (vgl. Gleichung (4.2).
AP = Al —Al_, (4.2)

Diese kann durch Bezug auf die Ausgangslinge in die umwandlungsplastische Dehnung &

umgerechnet werden (vgl. Gleichung (4.3).

Al
-

t
Sp

(4.3)

Durch Berechnung der umwandlungsplastischen Dehnung kann das entsprechende
£®(c)-Diagramm erstellt werden, welches einen linearen Anstieg der umwandlungsplastischen
Dehnung fiir geringe Spannungen ausweist. Die Steigung im Bereich geringer Spannungen ist
als umwandlungsplastische Konstante K definiert. Fiir jede angelegte Spannung ¢ gilt daher

die mathematische Beziehung aus Gleichung (4.4).
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K=" (4.4)

4.1.5 Warmzugversuche zur Bestimmung des Elastizititsmoduls

Abgebrochene Warmzugversuche wurden an einer Zwick 100 kN Universalpriifmaschine
durchgefiihrt. Die  Messung der  Léngendnderung erfolgte ~ liber  einen
Ansetzdehnungsaufnehmer (vgl. (1), Abbildung 4-6) nach Storrle [80]. Temperaturen iiber
der Raumtemperatur wurden iiber einen Strahlungsofen (vgl. (2), Abbildung 4-6) mit einer
maximalen Leistung von 2000 W erzielt. Die Regelung erfolgte mittels eines an die
Oberflache angeschweil3ten Thermoelements des Typs S (vgl. (3), Abbildung 4-6). Um einen
Wirmestrom iiber das Maschinengestinge (vgl. (4), Abbildung 4-6) zu vermeiden, wurden
die Fassungen iiber Diisenheizbdnder CK DHB 20 (Firma Mickenhagen GmbH, Liidenscheid)
zusitzlich beheizt.

Fir die Bestimmung des Elastizititsmoduls (E-Modul) wurden abgebrochene
Warmzugversuche an Proben (vgl. (5), Abbildung 4-6) mit einer Dichte von 7,2 g/cm? und
einem Kohlenstoffgehalt von c¢.= 0,25 Ma% bei den Temperaturen 100, 200, 250, 350, 400,
550 und 600 °C durchgefiihrt. Dazu wurde die Probe auf Priiftemperatur erwérmt und fiir
3min ein Temperaturausgleich ermoglicht, bevor der Zugversuch gestartet wurde.
Messtechnisch wurde dabei der Kraft-Langendnderungsverlauf aufgenommen, der in ein
Spannungs-Dehnungs-Diagramm umgerechnet wurde. Der Elastizitdtsmodul stellt sich dann
als Steigung des linearen elastischen Verformungsbereichs dar und konnte mittels einer

linearen Anpassung bestimmt werden.

Abbildung 4-6: 100 kN Universalpriifmaschine Zwick mit Spiegelofen und Dehnungsaufneh-

mer zur Durchfiihrung von Warmzugversuchen zur Bestimmung des Elastizitdtsmoduls.
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Eine Gegeniiberstellung des ermittelten E-Moduls aus Warmzugversuchen mit Werten aus
Deformationsdilatometerversuchen  bei  gleicher Probenvariante (7,2 g/cm® und
c.= 0,25 Ma%) und Priiftemperatur fiihrt zur Bestimmung der Maschinensteifigkeit in Ab-
hingigkeit der Temperatur. Damit konnen die gemessenen Dehnungen aus der Deformations-

dilatometrie korrigiert werden.

4.1.6 Laser-Flash- und DSC-Messungen zur Bestimmung thermophysikalischer Kenn-

werte

Laser-Flash Messungen zur Bestimmung der Temperaturleitfahigkeit wurden geméaf
ASTM E 1461 [81] durchgefiihrt. Die spezifische Warme wurde mittels DSC-Analysen nach
DIN EN ISO 11357-1 [82] bestimmt. Fiir die Bestimmung beider physikalischer Kennwerte
wurden porenfreie ferritisch-perlitische Proben in allen drei Kohlenstoffstufen verwendet.

Die Wirmeleitfahigkeit wurde aus dem Produkt von Temperaturleitfahigkeit, spezifischer
Wirme und Dichte berechnet. Die Dichtebestimmung erfolgte mittels dem Standardverfahren

nach Archimedes, der Auftriebsmethode [83, 84].

4.2 Versuchsdurchfithrung am Demonstrator

Das Einsatzhérten der taillierten Flachprobe wurde mittels des Einsatzhdrteofens SOLO 202
durchgefithrt. Da nur die Ober- und Unterseite der taillierten Flachprobe mechanisch
oberflaichenbehandelt wurden und somit die Seiten- und Einspannungsflichen unbehandelt
sind, wurden diese mit der Harteschutzpaste Vacucoat 0095 vor dem Einsatzhirten behandelt
und somit vor einer Aufkohlung geschiitzt.

Wie bei den Versuchen zur Bestimmung des Diffusionskoeffizienten erfolgt die Aufkohlung
in einer Stickstoff-Methanol-Atmosphdre mit Propananreicherung. Damit erfolgte das
Aufkohlen auch hier in einer Prozessatmosphire aus 20 % CO, 40 % H, sowie 40 % N,.
Jedoch wurde der Aufkohlprozess zweistufig bei 940 °C durchgefiihrt. In der ersten Phase des
Auftkohlprozesses wurde die Flachprobe 300 s lang einem Kohlenstoffpegel von 1 Ma%
ausgesetzt (vgl. Abbildung 4-7). In der anschlieBenden zweiten Phase wurde der
Kohlenstoffpegel auf 0,8 Ma% abgesenkt. Dieser Kohlenstoffpegel lag 3300 s lang im Ofen
vor. Die Prozessgesamtzeit flir das Aufkohlen kann mit etwa 2 h angegeben werden. Die
anschlieBende Hirtung erfolgte in einem Olbad mit dem Mehrbereichsmineraldl

Durixol W72 (Firma Burgdorf GmbH, Stuttgart). Das verwendete Olbad besitzt ein Volumen



42 Versuchseinrichtungen, Versuchsdurchfiihrung und Methoden

von 1,2 m’ und erlaubt eine maximale Badtemperatur von 100 °C. Fiir die Versuche wurde

eine Badtemperatur von 60 °C verwendet.
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Abbildung 4-7: Eingestelltes Kohlenstoffpotential in der Ofenatmosphdire beim Einsatzhdrten.

Fiir die Auswertung der lokalen Verdichtung nach der mechanischen Randschichtbehandlung
und fiir die Aufnahme des Gefiigezustands nach dem Einsatzhirten wurden
lichtmikroskopische Untersuchungen an Querschliffen durchgefiihrt. Die Aufbereitung der
Schliffoberfliache ist dabei aufwindiger als bei porenfreien Werkstoffen [85]. Insbesondere
fiir die Porositdtsanalysen ist es entscheidend, vorliegende Poren weder durch die Priaparation
,,zuzudriicken noch ,,zuzuschmieren“. Daher wurden in dieser Arbeit die Schliffe infiltriert
[77]. Dazu muss zunéchst einmal die Porositét freigelegt werden, was geméf der Schleif- und
Polierabfolge nach Tabelle 4-1 erfolgte. Im Anschluss an ein abschlieBendes Reinigen in
Isopropanol im Ultraschallbad wurden die Poren mit Kunstharz unter Vakuum infiltriert und
erneut prapariert (vgl. Tabelle 4-2).

Die Bildanalyse zur Bestimmung des Dichtegradienten erfolgte mittels der
Phasenanalysefunktion des kommerziellen Softwarepaketes Olympus analySIS pro. Die
notwendigen Schliffaufnahmen wurden bei 200-facher Vergroferung mit einem Mikroskop
des Typs Olympus DP71 aufgenommen. An jeder Auswerteposition wurden vier sich
iberlappende Bilder in Tiefenrichtung erstellt. Zur Anfertigung eines Porositétstiefenverlaufs
wurden die Aufnahmen per MIA Bildausrichtungsfunktion der Software Stream Enterprise
zusammengesetzt und mit einem Messraster der Rasterhohe 50 um belegt. Fiir jedes
Rasterelement wurde eine ,,Phasenanalyse* zur Bestimmung der lokal vorliegenden Porositét

durchgefiihrt (vgl. Abbildung 4-8). Der Schwellenwert fiir die Porosititsanalyse wurde
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automatisch durch die verwendete Analysesoftware analySIS pro bestimmt. Die dargestellten

Ergebnisse stellen Mittelwerte der einzelnen Messungen dar.

Tabelle 4-1: Probenpriparation: Freilegung der Poren.

Druck Geschwindigkeit Zeit
Unterlage Kornung
[N] [U/min] [min]
P180 Bis plan
Schleifen SiC — Papier P320 20 200 2
P600 2
sehr hartes
perforiertes
9 um 20 150 5
Chemiefaser-
Polieren tuch
mittelhartes
Kunstseiden- 6 um 30 150 8
tuch

Tabelle 4-2: Probenprdiparation: Schleifen und Polieren nach der Infiltration der Poren.

Kraft Geschwindigkeit Zeit
Unterlage Kornung
[N] [U/min] [min]
Schleifen SiC — Papier P1000 20 200 Bis plan
sehr hartes,
perforiertes
) 9 um 20 150 7
Chemiefaser-
tuch
Kunstseiden-
Polieren tuch 3 pm 30 150 >
kurzgeflocktes,
weiches 1 um 30 150 4
Synthetiktuch
weiches 0,25 30 150 2
Synthetiktuch | OPS0,05 um 30 150 1
Dest. H2O 30 150 0,33

Zur Verifikation der Vorgehensweise, der Schwellenwertbestimmung und der
Probenpridparation  wurden  Voruntersuchungen  durchgefiihrt. Die  automatische

Schwellenwertbestimmung wurde iiberpriift, indem ein Mikrohédrteeindruck in die Probe



44 Versuchseinrichtungen, Versuchsdurchfithrung und Methoden

eingebracht wurde und per Messoptik als auch per Bildanalyse ausgewertet wurde. Die
Abweichung der Ergebnisse lag bei etwa 1 %. Zur Verifikation der Priparation wurden
Dichtemessungen an pordsen Proben homogener Dichteverteilung sowohl mittels Bildanalyse
als auch mit dem Standardverfahren nach Archimedes, der Auftriecbsmethode, [83, 84]
vorgenommen. Sowohl die Bildanalyse als auch die Dichtebestimmung nach Archimedes

ergaben vergleichbare Werte mit 7,28 bzw. 7,16 g/cm’.
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Abbildung 4-8: Beispielhafte Darstellung fiir die ,, Phasenanalyse “ und das verwendete
Messraster. Hier: Astaloy 85 Mo mit einer Dichte von 7,2 g/cm?. Vergroferung 200-fach.

Um den Gefligezustand nach der Einsatzhirtebehandlung aufnehmen zu kénnen, wurden die
erzeugten Schliffe iiber eine Doppeldtztechnik mit Nital und alkoholischer Pikrinsdure
CsH3N307, auch als Pikral bekannt, angeétzt.

Fiir die Bestimmung des lokal vorliegenden Kohlenstoffgehaltes wurde ein Spektrometer vom
Typ ARL 3460 zur Durchfilhrung optischer Emissionsspektrometrie (OES) gemal
DIN 51009 [86] eingesetzt. Durch eine Kombination der OES-Technik mit einem
abtragenden Schleifverfahren konnen Kohlenstofftiefenprofile bestimmt werden.

Der oberflichennahe Eigenspannungszustand wurde mittels rontgenographischer
Eigenspannungsanalyse charakterisiert. Die Beugungsexperimente wurden an einem
Rontgendiffraktometer in y-Konfiguration mit CrK,-Strahlung durchgefiihrt. Aufgenommen
wurden die {211}-a-Fe Beugungslinien, die mittels einer Pearson VII Funktion angefittet
wurden. Die Eigenspannungswerte wurden per sin*y-Methode unter Nutzung der elastischen
Konstanten E?'Y = 219911 MPa und v©'" = 0,28 analysiert. Fiir die Aufnahme von
Tiefenverldaufen wurde abwechselnd gemessen und die Oberfliche elektrochemisch

abgetragen. Eigenspannungsumlagerungen wurden nicht korrigiert.
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Die rontgenographische Restaustenitbestimmung wurde mittels eines Rontgendiffraktometers,
das nach dem Bragg-Brentano-Fokussierungsprinzip arbeitet, durchgefiihrt. Die Messung
erfolgt mit Zr gefilterter MoK,—Strahlung. Der Restaustenitgehalt berechnet sich nach
Gleichung (4.5) iiber die Flichenhaufigkeit H; der reflektierenden Gitterebenen, Iy; die
Intensitdt der Linie 1 der Phase k und Ry; der Faktor der Linie. Ausgewertet wird nach dem

6 Linienverfahren.

100vol%

DAL foa 4.5)
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5  Numerisches Konzept

Die numerische Beschreibung des FEinsatzhirtens erfordert die Abbildung der
Prozessteilschritte Autheizen, Aufkohlen und Abschrecken. Damit ergibt sich die
Notwendigkeit einer thermochemisch-mechanisch  gekoppelten = Simulation  unter
Beriicksichtigung der komplexen Wechselwirkungen zwischen Temperatur, chemischer
Zusammensetzung,  Gefiige-,  Porositits-,  Spannungs- und  Dehnungsverteilung

(vgl. Abbildung 5-1). [38-40]

Mechanisches
Verhalten

Legende:

| Temperaturinduzierte
Phasenumwandlung

Il Umwandlungswarme

Il Spannungsinduzierte
Phasenumwandlung

IV Umwandlungsplastizitat

V Thermische Dehnung

VI Verformungsinduzierte
Warme

Kohlenstoff-
gehalt

verteilung

Abbildung 5-1: Wechselwirkungen bei einer thermochemischen Wdirmebehandlung.

Da solch ein thermochemisch-mechanischer Losungsalgorithmus fiir das verwendete Finte-
Elemente (FE) Softwarepaket ABAQUS nicht zur Verfiigung steht, sind mehrere voneinander
getrennte konsekutive Simulationen durchzufiihren. Theoretisch ergeben sich also drei
verkettete Simulationen: eine thermomechanische Aufheizsimulation gefolgt von einer
thermochemischen Aufkohlsimulation sowie einer abschlieBenden thermomechanischen
Beschreibung des Abschreckens. Dieser Dekompositionsansatz bei der Modellbildung ist
moglich, da davon ausgegangen werden kann, dass einerseits alle vorliegenden
Eigenspannungen der vorherigen mechanischen Oberflichenbehandlung durch das Aufheizen
abgebaut sind und andererseits Verdnderungen im Kohlenstoffprofil wihrend des
Abschreckens ausgeschlossen werden konnen. Da unter diesen Voraussetzungen aber die

Auswirkungen des Aufheizens auf den letztlich vorliegenden Bauteilzustand vernachlissigbar
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sind und in dieser Arbeit der Fokus nicht auf der Verzugsausbildung liegt, wird auf die
Beschreibung des Autheizens gédnzlich verzichtet.

Sowohl beim verbleibenden Aufkohlen als auch beim Abschrecken wird die pordse
Mikrostruktur nicht modelliert. Diese Homogenisierung stellt eine Notwendigkeit bei der
numerischen Beschreibung des Einsatzhirtens pordser Strukturen dar, da die Porengrofle fiir
gewOhnlich mehrere Groenordnungen kleiner als die Bauteilgeometrie ist. Vorteilhaft wirkt
sich diese Strategie bei der Vernetzung aus. Da keine Notwendigkeit besteht, Bereiche um die
Poren fein aufzulosen, konnen die Elementzahl, die Modellgroe sowie die Rechenzeit
deutlich reduziert werden. Um trotzdem Effekte der Porositéit beriicksichtigen zu konnen,
wird die lokal vorliegende Porositit als Statusvariable fiir die numerische Beschreibung
hinterlegt und effektive Materialparameter intern berechnet.

Damit stellt sich das Simulationskonzept wie in Abbildung 5-2 gezeigt dar. Austauschgrof3en

sind die Porositits-, Kohlenstoff-, Phasen- und Temperaturverteilung.

Einsatzharten

Aufkohlen Harten Eigenspannungen o>
Gefugeanteil Wep,qe Gefligeanteil Wehase
Porostt e B | poostat 1
Temperatur T Temperatur T

Kohlenstoffgehalt c.

Abbildung 5-2: Simulationskonzept fiir das Einsatzhdrten bestehend aus zwei konsekutiven
Teilsimulationen. Das Aufheizen wird vernachldssigt.

5.1 Aufkohlen
5.1.1 Mathematische Modelle fiir das Aufkohlen

Um das Aufkohlen numerisch beschreiben zu kénnen, miissen Modelle fiir den Stoffiibergang
und den Stofftransport implementiert werden. In dieser Ausarbeitung wird die Kohlenstoftf-

abstraktion an der Oberflidche mittels eines technologischen Ansatzes [21, 45-48] modelliert:

m=4-(C,-C), (5.1)
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wobei m der Massenstrom pro Flacheneinheit ist, berechnet aus dem Produkt aus
Stoffiibergangskoeffizient B und der Konzentrationsdifferenz des
Oberflichenkohlenstoffgehaltes C und des Kohlenstoffpegels C,. Dieser fiir porenfreie
Werkstoffe hdufig verwendete Ansatz kann auch hier Anwendung finden, da durch die
vorherige mechanische Oberflichenbehandlung eine vollstindig verdichtete Oberfldche
vorliegt. Das Modell wird mittels der ABAQUS eigenen Erweiterung DSFLUX in die
Simulation integriert. Ein Aufruf erfolgt nur fiir Oberflachenelemente.

Der Stofftransport von der Oberflidche ins Bauteil kann mittels des 2. Fick’schen Gesetzes
beschrieben werden. Das 2. Fick’sche Gesetz, das bereits standardmifBig in ABAQUS
implementiert ist, kann Gleichung (5.2) entnommen werden, wobei oc/ar die Derivation der
Kohlenstoffkonzentration, D der Diffusionskoeffizient und oc/ax der lokale

Konzentrationsgradient ist.

<2 (p) ;-
ot ox\ ox (5-2)

Bei Anwendung eines vereinfachten homogenisierten Modells sind effektive
Transporteigenschaften zu berlicksichtigen. Daher ist der Diffusionskoeffizient D durch den
experimentell bestimmten effektiven Diffusionskoeffizienten Deg (vgl. Gleichung (5.3)) zu

ersetzen. Das 2. Fick’sche Gesetz dndert sich dadurch zu:

oC 8 oC
S _ Y% p . 0
ot 6x( e (%) 6xj (5-3)

Fiir eine numerische Beschreibung sind daher nur der effektive Diffusionskoeffizient und der

Stoffiibergangskoeffizient als Eingabeparameter zu hinterlegen.

5.1.2 Aufkohlmodell

Die Autkohlsimulation erfolgt an einem symmetrischen 3D-Halbmodell der taillierten Flach-
probe (vgl. Abbildung 5-3). Auf eine Simulation der gesamten Flachprobe wurde verzichtet,

um die Rechenzeit und die Datenmenge mdglichst gering zu halten.
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Fiir die Vernetzung wurden insbesondere die Oberfldchen im Bereich der Taillierung, die fiir
die Auswertung von besonderer Bedeutung ist, fein aufgelost. Dazu wurden mittels der
ABAQUS Funktion ,Bias Edge“ Elemente in z-Richtung verzerrt. Uber das ganze
Geometriemodell wurde ein Verzerrungsverhiltnis von 3 zwischen Kern- und
Oberflachenelementen vorgegeben, was bedeutet, dass die Elemente an der Oberfliche nur
noch 1/3 der Grof3e des Kernes aufweisen. Zusdtzlich wurden mittels dieser Vorgehensweise
auch Elemente der Einspannfliche in x-Richtung verzerrt. Der Ubergang der Einspannfliche
zur Taillierung weist eine feinere Vernetzung als das freie Ende auf. In diesem Fall sind die
Elemente am freien Ende 5-fach so groB wie im Ubergangsbereich zur Taillierung. Insgesamt

umfasste das Netz 27837 Hexaeder Elemente (vgl. Abbildung 5-3).

Einspannflache

X
kz Bereich Taillierung
Symmetrieebene

Abbildung 5-3: Geometriemodell fiir die Einsatzhdrtesimulation in ABAQUS. Vernetzung mit
27837 Hex-Elemente mittels der Biase-Funktion (Verzerrungsfunktion).

Fir die numerische Berechnung wurden mechanische, thermische und metallurgische
Randbedingungen vorgegeben. Die Symmetrie an der Schnittfliche wurde mechanisch durch
eine Fixierung in x-Richtung sowie eingeschriankte Rotationsmdglichkeiten um die y- bzw.
z-Achse realisiert. Zusétzlich wurde am Punkt L eine feste Lagerung eingefiihrt. Fiir die
Aufkohlsimulation wurde von einer vollstindigen Austenitisierung und einer homogenen
Temperaturverteilung von T aysonen = 940 °C ausgegangen.

Zunichst, vor der Simulation des Aufkohlprozesses, wurden die Ergebnisse vorheriger
Prozessschritte iibertragen. Im Falle der hier vorliegenden Ausarbeitung wurde die
Porosititsverteilung mittels einer benutzerdefinierten Erweiterung auf das Modell aufgeprigt.
Fiir den Aufkohlprozess selbst erfolgte der Stoffiibergang iiber die Unter- bzw. Oberseite
(vgl. rote Deckfldchen in Abbildung 5-4) der taillierten Flachproben. Die Prozessparameter,
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also die Aufkohldauer und der vorgegebene Kohlenstoffpegel, konnen dem Kapitel 4.2

Versuchsfithrung entnommen werden.

Abbildung 5-4: Chemische Randbedingung: Stoffiibertragung iiber rot gekennzeichnete obere

und untere Deckfliche. Visualisierung der festen Einspannung im Punkt L.

5.2 Abschrecken
5.2.1 Mathematische Modelle fiir das Abschrecken

5.2.1.1 Temperaturfeldberechnung

Elementare Bausteine einer jeden Wiarmebehandlungssimulation sind die Beschreibung des
Wirmeiibergangs zwischen Bauteil und Umgebungsmedium sowie die Berechnung des sich
daraus ergebenden Temperaturfelds. In der hier vorliegenden Arbeit wird der Wéarmeiibergang
durch Gleichung (5.4) beschrieben, bei der sich der Wérmestrom aus dem Produkt des
Warmetlibergangskoeffizienten WilK und der Differenz zwischen Oberfldchentemperatur des
Bauteils Ts und Temperatur des  Abschreckmediums Ty  berechnet.  Der
Wirmeiibergangskoeffizient wird als konstant angenommen. Die Temperatur-, Porositits-,

und Ortsabhingigkeit des Warmeiibergangskoeffizienten wird vernachlissigt.

Q = WiiK - (T, - Tg) (5.4)

Der so berechnete Wiarmestrom Q fiihrt in der numerischen Beschreibung zu einer dufleren

Wairmesenke, die Auswirkungen auf das Temperaturfeld und dessen Berechnung hat. Die

entstehende Temperaturverteilung wird in ABAQUS iiber die hinterlegte Warmeleitungsglei-
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chung nach Fourier berechnet (vgl. Gleichung (5.5)). Neben dem Wiarmestrom gehen hierbei

die Materialparameter Wérmeleitfahigkeit A, Dichte p und spezifische Wérmekapazitit c, ein.

XAT+Q:cp-p-T (5-5)

5.2.1.2 Berechnung thermisch induzierter Phasenumwandlungen

Bedingt durch die berechnete Temperaturabnahme konnen temperaturinduzierte
Phasenumwandlungen im Bauteil auftreten. Dabei sind generell diffusionsgesteuerte und
diffusionslose Phasenumwandlungen zu  unterscheiden. Diese auftretenden
Phasenumwandlungen koénnen standardméBig nicht von ABAQUS bzw. ABAQUS-eigenen
Erweiterungen beriicksichtigt werden, sind aber fiir eine realititsnahe numerische
Beschreibung sowie fiir die Vorhersage von Randschichtzustinden unumginglich. Daher
miissen Modelle zur Beschreibung von Phasenumwandlungen in die Simulation {iber
benutzerdefinierte Erweiterungen integriert werden. Fiir die diffusionsgesteuerten
Phasenumwandlungen wurden, wie in der Literatur {iblich, ein Johnson-Mehl-Avrami-Ansatz
[48-51] (vgl. Gleichung (5.6)) benutzt, wobei w; der gebildete Phasenanteil, b der Koeffizient
fiir Keimbildung und Wachstum und n der Transformationsmechanismusexponent ist. Basis

fiir dieses Modell sind isotherme Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Diagramme.

W, =1—exp(—b-t“) (5.6)

Um mit diesem isothermen Modell eine kontinuierliche Abkiihlung beschreiben zu kdénnen,
wird der Abschreckvorgang durch isotherme Stufen approximiert [52, 53, 87]
(vgl. Abbildung 5-5). Entscheidend hierbei ist, dass die Umwandlung nur fiir hinreichend
kleine Zeitschritte isotherm betrachtet werden kann, ohne dass zu groBle Abweichungen
zwischen Modell und realem Werkstoffsystem entstehen. Zudem erfordert die
Vorgehensweise eine Beriicksichtigung der bereits gebildeten Phasenanteile bei Ubergang zu
einer folgenden isothermen Stufe (vgl. Ubergang Pg; zu Py in Abbildung 5-5). Diese konnen
durch die Berechnung einer fiktiven Umwandlungszeit beriicksichtigt werden. Im Beispiel
von Abbildung 5-5 ist beim I"Jbergang von Pg¢; zu Prdie Umwandlungszeit von tg; zu t¢; zu

reduzieren, um bei der geringeren Umwandlungstemperatur T anfidnglich &dquivalente
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Phasenanteile der Berechnung vorgeben zu koénnen. Die fiktive Umwandlungszeit t*

berechnet sich folglich gemdl Gleichung (5.7) [87].
t* =1, +At; (5.7)

Hierbei ist t¢; die Zeit fiir die addquate Gefiigemenge bei Tr und Aty die tatsdchliche Lénge
der Haltezeit bei der Temperatur Tr. Damit ist der Johnson-Mehl-Avrami-Ansatz aus Glei-

chung (5.6) zu Gleichung (5.8) zu modifizieren.

W, =1—exp(—b-t*n) (5.8)

Beginn | der isothermen
Ende Umwandlung

Temperatur

f=

W= 1- exp(-b,t, )
W= 1-exp(-bt,)"

Gefligemenge

Te 4
log t (Umwandlungszeit)

Abbildung 5-5: Anwendung des Johnson-Mehl-Avrami-Ansatzes zur Beschreibung einer Pha-
senumwandlung bei kontinuierlicher Abkiihlung [87].

Bei hinreichend hohen Abkiihlraten sind diffusionsgesteuerte Umwandlungen nicht mehr
moglich und martensitische Héartung tritt auf. Ein Modell stellt hierbei der Koistinen-

Marburger-Ansatz dar [57]. Hierbei wird der gebildete Martensitgehalt w,, abhéngig von der
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max

Temperatur mittels des maximal moglichen Martensitgehaltes wy , dem

Werkstoffparameter k und der Martensitstarttemperatur Mg gebildet (vgl. Gleichung (5.9)).

Wy = wy " [l - exp(—k - (M, = T))] (5.9)

In der hier vorliegenden Simulation wurde der Koeffizient k zu 0,01 K™ gewihlt. Dies ist
gemil [59] ein zweckméBiger Wert fiir eisenbasierte Werkstoffe mit einem Kohlenstoffgehalt
unter 1,1 Ma%.

5.2.1.3 Berechnung der Dehnungsentwicklung

Fiir die Vorhersage der Spannungsentwicklung wird der Dehnungstensor berechnet. Dieser
setzt sich aus elastischen &, plastischen €, thermischen " und umwandlungsbedingten
Dehnungen zusammen, wobei letzterer Anteil sich in die Umwandlungsdehnung & und die

umwandlungsplastische Dehnung & aufspalten lisst (vgl. Gleichung (5.10)).

Eg =87 +E" +6" +" +67 (5.10)

de,,, =de” +de” +de" +de" +de® (5.11)

Die elastischen und plastischen Dehnungsanteile werden durch ABAQUS intern berechnet.
Da die Berechnung von Phasenumwandlungen nicht standardmifig beriicksichtigt werden,
miissen die thermischen und umwandlungsbedingten Dehnungsanteile in benutzerdefinierten
Erweiterungen ermittelt werden. Hierzu steht in ABAQUS die Subroutine UEXPAN zur
Verfiigung. In dieser wird die inkrementelle Anderung der Dehnungsanteile in Abhiingigkeit
der Phase bzw. Phasenumwandlung berechnet und an den FE-Code zur Berechnung der

Dehnung nach Gleichung (5.11) zuriickgegeben (vgl. Gleichung (5.12)).

de =de™ +de"™ +de® (5.12)

th+tr+tp

Die thermische Dehnung ist dabei gemdfl Gleichung (5.13) fiir einen einphasigen Werkstoff
bei Annahme einer isotropen Dehnung durch die Temperaturdifferenz AT und den thermi-

schen Ausdehnungskoeffizient o bestimmt.
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e = AT (5.13)

Als Referenztemperatur flir die Berechnung der Temperaturdifferenz wird, wie bereits in
Kapitel 4.1.2 erwéhnt, in dieser Ausarbeitung die Raumtemperatur verwendet.

Fiir mehrphasige Werkstoffe miissen die thermischen Dehnungsanteile einer jeden Phase
berechnet werden. Eine lineare Zusammenfithrung kann mittels phasenanteiliger Gewichtung

und Addition der einzelnen Anteile vollzogen werden (vgl. Gleichung (5.14)).

ges
i=Phase i=Phase

Da die Erweiterung UEXPAN fiir jedes Zeitinkrement aufgerufen wird, muss die
inkrementelle Anderung der thermischen Dehnung berechnet werden. Das totale Differential

von Gleichung (5.14) ergibt Gleichung (5.15).

de™ = Z[oci AT -dw, +w, -AT-da, +w, - o, - AT] (5.15)

ges
i=Phase

Ist der Ausdehnungskoeffizient o; fiir jede Phase konstant und zum Beispiel nicht abhingig
von der Porositdt bzw. vom Kohlenstoffgehalt, kann Gleichung (5.15) weiter vereinfacht wer-

den zu:

de® = o, -AT-dw, +w, -, -AT]. (5.16)

i=Phase

Die umwandlungsbedingten Dehnungen, die eine Folge geédnderter Gitterstrukturen sind,
konnen fiir polykristalline Werkstoffe als isotrop betrachtet werden. Die einzelnen
Umwandlungsdehnungen setzen sich dabei additiv zur Gesamtumwandlungsdehnung

zusammen. Mathematisch ergibt sich eine Beschreibung nach Gleichung (5.17).

Stgres = Zwi 'Sitr (517)

i=Phase

Fiir die inkrementelle Anderung ist das totale Differential zu bilden (vgl. Gleichung 5.18).
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dell = el -dw, (5.18)

ges
i=Phase

Die umwandlungsplastischen Dehnungen, die ein MaB fiir die Dehnungsinderung bei
Phasenumwandlungen unter Last sind, lassen sich nach Mitter [88] durch Gleichung (5.19)
darstellen, wobei ¢;” der umwandlungsplastische Dehnungstensor und s;; der derivatorische

Die Funktion f(w) stellt dabei den Umwandlungsfortschritt dar und kann folglich Werte zwi-
schen 0 und 1 annehmen. Ein Ansatz zur Berechnung [89] kann nach Gleichung (5.21) erfol-

gen.

G, =04 Txy Txy
Sij = Txy cTy _Gm Txy (520)
sz Tyz GZ _Gm
fw)=w-(2-w) (5.21)

Fiir die Berechnung der inkrementellen Anderung ist die Bildung des totalen Differentials von

Gleichung (5.19) notwendig. Es ergibt sich:

tp

os;
de :Wjdw:}K-(l—w)-sijdwi. (5.22)

Umwandlungsplastische Dehnungen treten bei allen Phasenumwandlungen des Austenits zu
Niedertemperaturphasen auf. Daher kann Gleichung (5.22) zu Gleichung (5.23)
umgeschrieben werden, was einer additiven Uberlagerung der einzelnen Dehnungsanteile

entspricht.

deg’ = Z[?)-K'(I—W)'Sij ~dwi] (5.23)

i=Phase
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Fiir die numerische Beschreibung des Abschreckens ist folglich die Warmeleitfahigkeit A, die
spezifische Wirmekapazitit ¢, und die Dichte p bereitzustellen. Um Phasenumwandlungen
wiahrend des Abschreckens beschreiben zu konnen, sind im Falle diffusionsgesteuerter
Umwandlungen die Parameter b und n fiir die Austenit-Ferrit/Perlit- bzw. Austenit-Bainit-
Umwandlung, die aus isothermen ZTU-Daten bestimmbar sind, zu hinterlegen. Fiir die
diffusionslose Umwandlung ist die Martensitstarttemperatur Mg als Eingabegrofle
vorzugeben.  Zur  Beschreibung der  Dehnungsentwicklung  sind  thermische
Ausdehnungskoeffizienten o, die = Umwandlungsplastizititskonstanten K,  die

Umwandlungsdehnungen " sowie FlieBkurven vorzugeben.

5.2.2 Abschreckmodell

Das Geometriemodell fiir die Abschrecksimulation entspricht dem Aufkohlmodell und ist in
Abbildung 5-6 grafisch dargestellt. Um die bei der numerischen Berechnung des
Abschreckens zu erwartenden groflen Gradienten insbesondere bei der Gefiigeentwicklung
abbilden zu kénnen wurde das Netz in der Taillierung feiner ausgefiihrt. Dabei wurde in

z-Richtung die Knotenanzahl um den Faktor 2,5 erhoht.

b

kx

Z

Abbildung 5-6: Anderungen der Vernetzung: feinere Vernetzung in z-Richtung.

Die mechanischen und metallurgischen Randbedingungen sind der Beschreibung des Auf-
kohlmodells aus Kapitel 5.1.2 zu entnehmen. Neben der Porosititsverteilung wird fiir die Ab-
schrecksimulation auch die Kohlenstoffverteilung aus der Aufkohlungsberechnung auf das
Modell tibertragen. Die Abkiihlung erfolgt {iber alle Oberflichen mit Ausnahme der Symmet-
rieebene (vgl. Abbildung 5-7). Vorgegeben wurde ein konstanter Warmeiibergangskoeftizient

und eine konstante Temperatur des Olbades von Te; = 20°C.
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Abbildung 5-7: Thermische Randbedingung: Wdirmetibertragung tiber rot gekennzeichnete

Oberflichen. Visualisierung der festen Einspannung im Punkt L.
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6 Eingabedaten fiir das numerische Konzept

6.1 Eingabedaten aus der Literatur

6.1.1 Stoffiibergangskoeffizient

Bei der numerischen Beschreibung des Aufkohlens des Einsatzhdrtens wird iiblicherweise
und vereinfachend ein konstanter Stoffiibergangskoeffizient p der GroBenordnung 1-107 bis
3,510%cm/s  [90-92]  vorgegeben. Dabei  wird  vernachldssigt, dass  der
Stoffiibergangskoeffizient mit steigender Aufkohlungsdauer tendenziell abnimmt, da mit
zunehmender Prozessdauer nicht mehr der Stoffiibergang die Aufkohlkinetik bestimmt,
sondern die ablaufenden Diffusionsvorgénge. Wissenschaftlich noch nicht eindeutig geklart
ist die Auswirkung der Autkohlungstemperatur. Rimmer [91] und Wiinning [93] geben keine
Auswirkungen auf den Stoffiibergangskoeffizienten an, wohingegen die Studien von Munts
und Moiseev [92, 94] einen signifikanten Einfluss ausweisen. In dieser Ausarbeitung wird ein
Stoffilbergangskoeffizient von P=2-10"cm/s verwendet [21,94,95], da dieser in
Kombination mit der technologischen Beschreibung des Stoffiiberganges in einer Vielzahl

von Vorgingerarbeiten [22, 38] zu guten Vorhersagen gefiihrt hat.

6.1.2 Wirmeiibergangskoeffizient

In der hier vorliegenden Ausarbeitung wird vereinfachend ein konstanter mittlerer
Wirmeiibergangskoeffizient WiK fiir die numerische Beschreibung des Warmeiibergangs
beim Abschrecken vorgegeben. Hierbei wurde ein fiir die Olbadabschreckung typischer Wert
von 600 W/(m*K) verwendet [96]. Effekte der Temperatur, der Porositidt und der Geometrie
wurden nicht beriicksichtigt. Experimentelle Befunde, wie sich diese Parameter auswirken,

konnen Arbeiten von Diemar und Warke [22, 32] entnommen werden.

6.2 Experimentell und simulativ bestimmte Eingabedaten

6.2.1 Diffusionskinetik
6.2.1.1 Experimentell und simulative Ergebnisse zur Bestimmung der Diffusionskinetik

Zur Vorhersage von Aufkohlprofilen in gradiert pordsen Randschichtzustinden mittels des

beschriebenen numerischen Konzepts muss der Diffusionskoeffizient fiir die interstitielle
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Atombewegung von Kohlenstoff in Astaloy 85 Mo sowohl fiir den porenfreien
Werkstoffzustand als auch in Abhédngigkeit der Porositédt bestimmt werden.

Zur Bestimmung des Diffusionskoeffizienten von Kohlenstoff bei
Volumendiffusionsvorgéingen in porenfreiem Astaloy 85 Mo bei 940 °C wurden
Aufkohlversuche an pulvermetallurgisch hergestellten, geschmiedeten, zylindrischen Proben
(p = 7,8 g/cm?®) durchgefiihrt. Die Ergebnisse konnen Abbildung 6-1 entnommen werden. In
den vollstindig verdichteten Proben (7,8 g/cm?) stellt sich ein typisches Kohlenstoffprofil mit
abfallendem Kohlenstoffgehalt iiber dem Oberflichenabstand ein. Kennwerte sind ein
Randkohlenstoffgehalt von ¢ rana= 0,86 Ma% und eine maximale Eindringtiefe des

Kohlenstoffs von etwa 1,5 mm.

1,2 . . . .
\'_o' ] geschliffene Astaloy 85 Mo Proben|
% c. =1Ma%, T =940°C,t=4h
c 1,0 b
= ] A o-78g/cm?, ¢, = 0,25 Ma%
= 035/ .
©
L ] AA
S, 0,61 N .
% ]
% 0.4 A .
o | 4 A
= 0,21 A A .
2

0,0 . .

0 1 2 3
Tiefe [mm]

Abbildung 6-1: Kohlenstofftiefenverteilung in geschliffenen Astaloy 85 Mo Rohlingen der
homogenen Dichte p = 7,8 g/cm?® nach einer 4-stiindigen Aufkohlbehandlung bei 940 °C und
einem Kohlenstoffpegel von 1 Ma%.

Die Bestimmung des Diffusionskoeffizienten aus den experimentellen Befunden von
Abbildung 6-1 erfolgte simulativ. Dazu wurde numerisch ein Kohlenstoffprofil erzeugt und
tiber Variation des Diffusionskoeffizienten an die experimentellen Befunde angepasst
(vgl. Abbildung 6-2). Die Simulation basierte hierbei auf einem technologischen Ansatz
(vgl. Gleichung (6.1)), bei dem B der Stoffiibergangskoeffizient, coberfiiche der
Kohlenstoffgehalt der Probenoberflidche und ¢, der Kohlenstoffpegel ist.

m = B : (CP - COberﬂéiche) (61)
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Der Stoffiibergangskoeffizient wurde zu f = 2-10° mm/s und der Kohlenstoffpegel gemiB
dem Experiment zu c,= 1 Ma% gewihlt. Die Eindiffusion von Kohlenstoff wurde lediglich
einseitig erlaubt. Das Diffusionsverhalten im Werkstoff wurde durch das 2. Fick’sche Gesetz

vorgegeben. Es ergibt sich ein Diffusionskoeffizient von 2,0-10° mm?/s (vgl. Abbildung 6-2).

l_ol 1 ,0 T T T T T
o~ A Experiment (7,8 g/cm?)r
g - = Simulation L
= 0,8- D = 3e-5 mm?/s
= —— Simulation r
g A D = 2e-5 mm?/s L
o 0,61 \ == = Simulation L
%’ * . D =1e-5 mm?/s B
' 0,4 - i
: | -
°
£ 0,2 B
(o)
! i -

0,0 : . : . :

0 1 2 3

Tiefe [mm)]
Abbildung 6-2: Anpassung der Simulation an das experimentell ermittelte Aufkohlprofil fiir den

porenfreien Werkstoffzustand von Astaloy 85 Mo. Aufkohlbedingungen: c, = 1 Ma%, T = 940 °C
und 4 Stunden Aufkohldauer.

Um den Einfluss zunehmender Porositdt bzw. unterschiedlicher Porenmorphologien auf die
Volumendiffusion studieren zu konnen, wurde ein einfaches 2D-Modell, wie in Abbil-

dung 6-3 veranschaulicht, genutzt.

Diffusionsrichtung

) Poroser Korper
Randbedingung: mit geschlossener Randbedingung:
Kohlenstoffguelle Porositit Kohlenstoffzenke
Diverse
f—c. Porenmorphologien I__—D"T-"C_]- = }'ﬂlﬁf - ]

Alle anderen Randbedingungen:
izolierend

(-DVe) n=0

Abbildung 6-3: Modell zur Bestimmung der Auswirkungen von Poren auf Volumendiffusi-

onsprozesse.
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Betrachtet wurden runde bzw. elliptische Poren mit Vorzugsrichtung quer bzw. entlang der
Diffusionsrichtung. Diffusionsprozesse konnen dabei nur iiber das Werkstoffvolumen
erfolgen. Linksseitig wird dem Modell ein fester Kohlenstoffgehalt ¢y als Randbedingung
vorgegeben. Rechtsseitig ist eine Stoffiibergangsbedingung (vgl. Gleichung (6.2)) mit einem
Stoffiibergangskoeffizient B und einer Umgebungskohlenstoffkonzentration c; definiert. Der
Kohlenstoffgehalt fiir die rechte Modelloberfldche geht iiber die Variable ¢ in Gleichung (6.2)

ein.
m=f-(c—c) (6.2)

Der gemittelte Stoffstrom m iiber die rechte Seitenfliche ldsst sich dann gemiB des Integrals
aus Gleichung (6.3) berechnen. Dabei ist L, die Breite des 2-D Modells und S die

Integrationsvariable.

— 1

m:—jB-(c—cl)dS (6.3)

Lo o

Mittels des gemittelten Stoffstromes kann der effektive Diffusionskoeffizient {iber

Gleichung (6.4) berechnet werden, wobei L; die Lange des 2D-Modells und c der gemittelte
Kohlenstoffgehalt an der rechten Grenzfldche ist.

(c ihc )L1 64
0

Dy =
Wird der so berechnete effektive Diffusionskoeffizient auf den porenfreien
Diffusionskoeffizienten bezogen, sind Aussagen zur Auswirkung der Porositit und
Porenmorphologie auf die Volumendiffusion méglich. Die Ergebnisse konnen Abbildung 6-4
entnommen werden. Dabei zeigt sich, wie mit zunehmender Porositit der effektive
Diffusionskoeffizient abnimmt. Daneben wirkt sich auch die Morphologie der Poren aus.
Elliptische Poren mit Vorzugsrichtung in Diffusionsrichtung bewirken die geringste
Abnahme, wohingegen elliptische Poren mit Vorzugsrichtung quer zur Diffusionsrichtung

den groBten Abfall des effektiven Diffusionskoeffizienten verursachen.
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1.4 ' —)—Iellipt'ischeI Porén milt Vor'zugslrichtu'ng r
] in Diffusionsrichtung I
12 —A~clliptische Poren mit VVorzugsrichtung

quer zur Diffusionsrichtung
—@— runde Poren -

QE: .%'\
a’ 0,81 \

o 5 10 15 20 25
Porositat [%)]
Abbildung 6-4: Effektiver Diffusionskoeffizient bei dominanter Volumendiffusion in Abhdn-

gigkeit der Porenmorphologie.

Die auf diese Weise simulativ ermittelten effektiven Diffusionskoeffizienten vernachlédssigen
allerdings, dass neben Volumendiffusionsprozessen auch Oberflichendiffusionsprozesse in
pordsen Werkstoffen ablaufen kdnnen. Diese werden insbesondere bei einem Porennetzwerk
dominant. Um die Auswirkungen der Oberfldchendiffusion quantifizieren zu konnen, wurden
Autkohluntersuchungen an Proben mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,25 Ma% und einem
deutlich ausgeprigten Porennetzwerk und damit groBem Angebot an freier Porenoberfldche
(Dichten 6,8 und 7,2 g/cm?®) durchgefiihrt. Die Untersuchungen erfolgten analog zu den
Aufkohlexperimenten filir den porenfreien Werkstoffzustand (7,8 g/cm?). Die Ergebnisse sind
in Abbildung 6-5 dargestellt und werden mit dem Aufkohlungsprofil aus Abbildung 6-1
verglichen. Dabei zeigt sich, dass mit zunehmender Porositdit sowohl der
Randkohlenstoffgehalt als auch die FEindringtiefe zunimmt, wohingegen der Gradient
abnimmt. Fiir den porenfreien Werkstoff ergibt sich ein Randkohlenstoffgehalt von
Cc, Rand = 0,86 Ma%, der sich bei einer Dichte von 7,2 g/cm?® auf c¢ randa = 0,94 Ma% bzw. bei
einer Dichte von 6,8 g/cm?® auf c. randa= 1,01 Ma% steigert. Insbesondere bei 6,8 g/cm?® kann
von einer Durchkohlung ausgegangen werden, da kaum ein Gradient im Kohlenstoffprofil

festzustellen ist.
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1,4 T T T T T
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Abbildung 6-5: Kohlenstofftiefenverteilungen in geschliffenen Astaloy 85 Mo Zylinderproben
der homogenen Dichten p = 6,8, 7,2 und 7,8 g/cm’ nach einem 4-stiindigen Aufkohlprozess
bei 940 °C und einem Kohlenstoffpegel von 1 Ma%.

Der je nach Porositdt wirkende effektive Diffusionskoeffizient kann simulativ aus diesen
Aufkohlexperimenten (vgl. Abbildung 6-5) bestimmt werden. Dazu wurde analog zur
Vorgehensweise fiir den porenfreien Werkstoffzustand simulativ ein Kohlenstoffprofil
erzeugt und iiber Variation des Diffusionskoeffizienten an die experimentellen Befunde
angepasst (vgl. Abbildung 6-2). Die Simulation basierte hierbei auf einem modifizierten
technologischen Ansatz (vgl. Gleichung (6.5)), bei dem B der Stoffiibergangskoeffizient,
CUbergang der Kohlenstoffgehalt in der Tiefe, in der kein Effekt der Schleifbehandlung mehr
vorliegt, und ¢, der Kohlenstoffpegel ist. Cjpergang Wurde dabei unter die Oberfliche gelegt, da

hier ein gradientenfreies Werkstoffvolumen vorliegt.

I’h = B ’ (CP - CUbergang) (65)

Der Stoffiibergangskoeffizient wurde zu = 2:10* cm/s [21] und der Kohlenstoffpegel gemiB
dem Experiment zu c,= 1 Ma% gewihlt. Die Eindiffusion von Kohlenstoff wurde lediglich
einseitig erlaubt. Das Diffusionsverhalten im Werkstoff wurde durch das 2. Fick’sche Gesetz
vorgegeben.

Eine Auftragung der so bestimmten effektiven Diffusionskoeffizienten liber der Dichte kann
Abbildung 6-6 entnommen werden. Der porenfreie Diffusionskoeffizient Dy entspricht dabei

2,0-10'5 mm?/s. Mit wachsender Porositit ist ein  zunehmender effektiver
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Diffusionskoeffizient, Defr 72 g/em = 9,1-10"5 mm?/s bzw. Desr, 68 g/em = 5,1 1-10* mm?/s, zu

verzeichnen. Dieser Anstieg ist auf dominierende Oberflichendiffusionsprozesse

zurickzufiihren.
05| A 68gem® A |
| ® 7,2g/cm? L

_ 20- m 7.8g/cm? [

o 15- i

X ]

9 10 ]
5- Y -
0.! T T T T T T T T T T T

00 25 50 75 10,0 12,5 15,0
Porositat [%]

Abbildung 6-6. Effektiver Diffusionskoeffizient bei dominanter Oberflichendiffusion.

6.2.1.2 Diskussion der experimentellen Befunde und Materialmodellierung der Diffusions-

kinetik

Der fiir den porenfreien Werkstoffzustand numerisch bestimmte Diffusionskoeffizient von
Dporentrei = 2,0-10° mm?/s kann mit Werten der Literatur auf Plausibilitit iiberpriift werden.
Spur [21] gibt fiir eine Temperatur von 930 °C einen Diffusionskoeffizient von
1,47-10° mm?/s bei einem Kohlenstoffgehalt von 0,1 Ma% und 2,63-10° mm?/s bei einem
Kohlenstoffgehalt von 0,5 Ma% als Diffusivitit fiir Kohlenstoffatome im Austenit an. Beide
Werte sind vergleichbar zu dem hier bestimmten Diffusionskoeffizienten fiir den porenfreien
Werkstoffzustand. Auch der hidufig verwendete Approximationsansatz nach Smith [98] zur
Abschitzung des Diffusionskoeffizienten liefert vergleichbare Ergebnisse, wobei T die Tem-

peratur in Kelvin und ¢, der Kohlenstoffgehalt in Massenprozent ist (vgl. Gleichung (6.6)).

D

=0,68

porenfrei

T

cm? L 18900 K (4300 Ma% ' .- K™
-exp| — +
S

~2,63Ma%" JCCLSJ (6.6)

Es ergeben sich je nach vorgegebener Kohlenstoffkonzentration Werte zwischen 1-10” und
3-10° mm?/s bei Temperaturen von 940 °C, was ebenfalls, gut zu dem bestimmten Wert von

Djorenfrei = 2,0-10”° mm?/s passt.
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Thermodynamisch ldsst sich der Diffusionskoeffizient direkt aus der Sprungenthalpie Q {iber
einen Arrhenius Ansatz unter Einbezug der Temperatur T, einer Materialkonstanten Dy und

der universalen Gaskonstante R berechnen (vgl. Gleichung (6.7)).

D=D, exp(— %j (6.7)

Mit einer Materialkonstanten fiir Austenit von Do=7,38107cm?s [33], der
Versuchstemperatur T = 940 °C respektive 1213,15 K und der Gaskonstanten ergibt sich eine
Sprungenthalpie von 106 kJ/mol fiir den porenfreien Werkstoff (7,8 g/cm?). [33] gibt eine
Bandbreite fiir die Sprungenthalpie in kubisch-flichenzentrierten Metallen von
100-300 kJ/mol an. Der Vergleich der bestimmten Sprungenthalpie mit Literaturwerten ergibt
somit eine gute Ubereinstimmung und ermdglicht indirekt eine Verifikation der gesamten
Vorgehensweise.

Wird bei zunehmender Porositit weiter von Volumendiffusion ausgegangen, kann ein
abnehmender Diffusionskoeffizient gemidll Abbildung 6-4 festgestellt werden. Diese
Abnahme in der Diffusivitit kann auf eine Reduktion des fiir Diffusionsvorgénge verfiigbaren
Querschnittes zurilickgefiihrt werden. Durch die lokale Behinderung von Diffusionsvorgingen
reduziert sich der Stoffstrom iiber den Querschnitt. Wird nun eine Homogenisierung
durchgefiihrt, ergeben sich durch den verringerten Stoffstrom deutlich geringere
Diffusionskoeffizienten. Eine besondere Bedeutung kommt in diesem Zusammenhang der
Porenmorphologie zu. Im weiteren Verlauf werden elliptische Poren mit Orientierung in bzw.
quer zur Diffusionsrichtung als Extremformen der Morphologie betrachtet. Elliptische Poren
mit Ausrichtung entlang der Diffusionsrichtung reduzieren den Querschnitt deutlich weniger
stark als elliptische Poren mit Vorzugsrichtung quer zur Diffusionsrichtung. Wird die
thermodynamische Betrachtung aus (Gleichung (6.7)) herangezogen, so ergibt sich aus einem
sinkenden Diffusionskoeffizienten eine scheinbar zunehmende Sprungenthalpie, da alle
anderen GroBen konstant bleiben (vgl. Abbildung 6-7). Im Falle einer Dichte von 7,2 g/cm?
berechnet sich die scheinbare Sprungenthalpie zu 108 kJ/mol fiir elliptische Poren mit
Vorzugsrichtung quer zur Diffusionsrichtung. Fiir eine Dichte von 6,8 g/cm? sind hingegen
fiir diese Porenausrichtung bereits 110 kJ/mol aufzubringen. Fiir elliptische Poren mit
Vorzugsrichtung in Diffusionsrichtung sind bei einer vorliegenden Dichte von 7,2 g/cm?
107 kJ/mol und bei 6,8 g/cm® 108 kJ/mol notwendig. Der Einfluss der Dichte auf die

scheinbare Sprungenthalpie Qvolumendiffusion, Dichte Z€1gt sich in Abbildung 6-7 und kann iiber
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eine lineare Anpassung mit den Parametern Qo= 106 kJ/mol, der Sprungenthalpie fiir den
porenfreien Werkstoff, und AQvolumendifusion = -3,95 kJ/mol-cm®/g, der Anderung der
Sprungenthalpie fiir elliptischen Poren mit Vorzugsrichtung quer zur Diffusionsrichtung in
Abhéngigkeit der Dichte, beschrieben werden (vgl. Gleichung (6.8)). Bei elliptischen Poren
entlang der Diffusionsrichtung ist fiir AQvoumendiffusion €1n Wert von -1,71 kJ/mol-cm?*/g zu

verwenden.

QVolumendiffusion, Dichte — (p - 7’8[g / Cl’l’l3]) ’ AQVolumendiffusion + QO (68)

Dies erscheint zundchst widerspriichlich, da die Diffusion iiber das Werkstoffvolumen per
Volumendiffusion erfolgt und die Porositdt keinen Einfluss auf die Sprungenthalpie haben
sollte. Wird allerdings davon ausgegangen, dass es sich hierbei um ein eindimensionales
Stoffiibertragungsproblem handelt und Triebkréfte fiir die Diffusion von der Quelle in das
Material vorliegen, so bezieht sich sowohl der Diffusionskoeffizient als auch die
Sprungenthalpie auf die interstitielle Atombewegung in Richtung des Konzentrationsgefalles.
Da Poren aufgrund der Verringerung des Querschnittes die Diffusion in das Material behin-
dern, miissen in einem pordsen Werkstoftf zusdtzliche Diffusionsprozesse um die Poren erfol-
gen. Diese zusitzlichen Diffusionsvorginge erfordern ebenfalls Sprungenthalpien. Im homo-
genisierten, also porenfreien Werkstoff ergibt sich damit eine scheinbare Zunahme der
Sprungenthalpie, da auch diese Diffusionsvorgénge bei einer homogenisierten Betrachtung
beriicksichtigt werden miissen.

Fiir die effektiven Diffusionskoeffizienten bei Volumendiffusion Deft, volumendiffusion €gibt sich
somit auf Basis von Gleichung (6.7) sowie des in Gleichung (6.8) beschriebenen
Zusammenhangs zwischen Sprungenthalpie und Dichte die mathematische Beschreibung aus

Gleichung (6.9).

— ((p - 7,8[g / CmS]) : AQVolumendiffusion + Qo)j (69)

Deff, Volumendiffusion — DO ’ exp( R-T
Relevant werden diese Betrachtungen insbesondere, wenn keine Porennetzwerke sondern
einzelne isolierte Poren vorliegen und somit wenig freie Porenoberfliche in Diffusionsrich-

tung zur Verfiigung steht. In diesem Falle ist von dominierender Volumendiffusion auszuge-

hen und Gleichung (6.9) gilt.
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Abbildung 6-7: Scheinbare Sprungenthalpie fiir die interstitielle Atombewegung im Falle von

Volumendiffusion bei vorliegender Porositdit.

Im Gegensatz dazu kann bei vorliegenden Porennetzwerken mit freier Porenoberflache in
Diffusionsrichtung eine Zunahme des effektiven Diffusionskoeffizienten festgestellt werden
(vgl. Abbildung 6-6), da im Falle von Porennetzwerken Diffusion entlang der freien
Porenoberfliche moglich wird. Mit zunehmendem Angebot an freier Oberfliche dominiert
dieser Diffusionsmechanismus. Die notwendige Sprungenthalpie Qopberflachendiffusion fur die
Anderung lokaler Bindungszustinde stellt sich hierbei geringer als bei Diffusionsvorgingen
im ungestorten Volumen dar. GemiBl [33] gilt hierbei die Faustregel, dass fiir Diffusion
entlang der freien Oberfliche nur ein Viertel der Sprungenthalpie von
Volumendiffusionsvorgéngen QVolumendiffusion aufgebracht werden muss

(vgl. Gleichung (6.10)).

4- QOberﬂéchendiffusion ~ QVolumendiffusion (6 10)

Da sich der Diffusionskoeffizient D direkt aus der Sprungenthalpie fiir Sprungvorgénge Q
iiber einen Arrhenius Ansatz berechnet [33], unterscheidet sich der Diffusionskoeffizient fiir
Oberflachendiffusion Doperfischendiffusion vom Diffusionskoeffizient fir Volumendiffusion
Dvolumendifiusion durch den exponentiellen Zusammenhang um mehrere GroBenordnungen
(vgl. Gleichung (6.7)). Anhaltswerte konnen Standardwerken der Werkstoffkunde, wie
[16, 34], entnommen werden.

Es zeigt sich deutlich, wie die Mobilitdt der Interstitionsatome mit einem zunehmenden

Angebot an freier Porenoberfliche, also abnehmender Dichte, ansteigt. Mittels des
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Arrheniusansatzes aus Gleichung (6.7) lasst sich damit auf die scheinbare Sprungenthalpie
zuriickrechnen (vgl. Abbildung 6-8). Im Falle einer Dichte von 7,2 g/cm?® reduziert sich die
scheinbare Sprungenthalpie auf 90,7 kJ/mol bzw. fiir eine Dichte von 6,8 g/cm?® auf
73,3kJ/mol. Der FEinfluss der Dichte auf die scheinbare Sprungenthalpie
Qoberflichendiffusion, Dichte Z€1gt sich in Abbildung 6-8 und kann iiber eine lineare Anpassung mit
den Parametern AQoberfiichendiffusion = 32,1 kJ/mol-cm?*/g und Qo= 106 kJ/mol beschrieben

werden (vgl. Gleichung (6.11)).

QOberﬂiichendiffusion, Dichte — (p - 7’8[g / Cl’l’l3]) ’ A(2Oberﬂéichendiffusion + QO (6 1 1)

Die Berechnung des effektiven Diffusionskoeffizienten Desr oberfiichendiffusion kann auf Basis
von Gleichung (6.7) sowie des in Gleichung (6.11) beschriebenen Zusammenhangs zwischen

scheinbarer Sprungenthalpie und Dichte erfolgen (vgl. Gleichung (6.12)).

— _7’8 [em?])- A erflichendi sin+
D tt, Oberftichendiffusion = Do * €XP ( L D AQoprtistentitusion + Qo) (6.12)
' R-T
120 - . .

—_— ——7,2g/cm?

° —0—7,2g/lcm?

] |-—4A—7,8 glcm?

= Fit
o % 100+ .
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Sw®
g = 80
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o 60 : . . . .
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Abbildung 6-8: Scheinbare Sprungenthalpie fiir die interstitielle Atombewegung im Falle von

Oberflichendiffusion bei vorliegender Porositit.

Im Falle der hier vorliegenden gradiert pordsen Randschicht kann direkt an der Oberfldche
von Volumendiffusion ausgegangen werden, da dieser Bereich durch die mechanische

Oberflichenbehandlung nahezu  vollstindig verdichtet ist. Mit zunehmendem
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Oberflachenabstand ist ein Anstieg der Porositdt zu verzeichnen. Hierbei ist allerdings
zundchst von einzelnen Poren auszugehen. Da das Festwalzen iiberwiegend zu einer
elliptischen Porenmorphologie mit Vorzugsrichtung quer zur Diffusionsrichtung fiihrt, ist der
tiberwiegende Anteil der Porenoberfliche nicht in Diffusionsrichtung orientiert. Das heift,
dass Diffusionsvorginge in das Bauteil kaum iiber die freien Oberfldchen der Poren erfolgen
konnen und damit der Autkohlprozess weiterhin von Volumendiffusionsvorgdngen dominiert
wird. Erst beim Ubergang zur Grundporositit kann von einem Porennetzwerk ausgegangen
werden, was dazu fiihrt, dass Oberflachendiffusionsvorginge dominieren. Daher wird fiir die
Simulation zur Berechnung des effektiven Diffusionskoeffizienten Gleichung (6.13) benutzt,

wobei X durch die Tiefenwirkung des Festwalzvorganges definiert wird.

D. - exp - ((p - 7’8[g / Cms]) ) AQVolumendiifusion + QO) X <X
D (x) O R-T ‘ 613)
eff (X)) = \ '
DO . exp( ((p 7’8[g / cm ]) If.Q’lg)berfliichendiffusion + QO)) x> XO

6.2.2 Umwandlungskinetik - Diffusionsgesteuertes Umwandlungsverhalten
6.2.2.1 Experimentelle Ergebnisse

Da in dieser Arbeit die numerisches Beschreibung von diffusionsgesteuerten
Phasenumwandlungen auf dem Ansatz von Johnson, Mehl und Avrami [48-51] basiert, sind
der Transformationsmechanismusexponent n und der Parameter fiir Wachstum und
Keimbildung b zu bestimmen. Beide kénnen aus isothermen ZTU-Schaubildern bestimmt
werden. Die experimentellen Befunde der isothermen Phasenumwandlungen sind fiir die
Dichten 6,8, 7,2 und 7,8 g/cm?® sowie fiir die drei Kohlenstoffgehalte 0,25, 0,5 und 0,8 Ma%
in den Abbildungen 6-9, 6-10 und 6-11 dargestellt. Fiir einen Kohlenstoffgehalt von
0,25 Ma% konnte lediglich ein Teildiagramm erstellt werden, da der Beginn der
Bainitreaktion messtechnisch nicht aufldsbar ist.

In allen Diagrammen sind bevorzugte Umwandlungsbereiche feststellbar, die zur typischen
»hasenformigen Auspragung des Umwandlungsbeginns und -endes fiihren. Fiir die Austenit-
Ferrit/Perlit-Umwandlung bzw. Austenit-Bainit-Umwandlung liegt dieser Bereich bei
Temperaturen um 700 bzw. 500 °C. Zunehmender Kohlenstoffgehalt fiihrt in allen Féllen zu
langeren Inkubations- und Umwandlungsendzeiten. Beispielsweise verlidngert sich die
Inkubationszeit der Bainitbildung von knapp 1 s im Falle von einer Dichte von 6,8 g/cm? bei

0,5 Ma% Kohlenstoff zu 3,6 s bei gleicher Dichte und 0,8 Ma% Kohlenstoff
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(vgl. hierzu Abbildung 6-10 und 6-11). Zudem kann eine leichte Anderung der Kriimmung

der Umwandlungsnase festgestellt werden.

9004 isothermes ZTU-Fragment fiir Astaloy 85 Mo
mit cc=0,25Ma%:
G { Temperatur 940°C, Haltedauer 180s
e, Acy
= 750 ]
Ac
) SA - Ferrit/Perlit
Q.
£ 600- -
ld_J Beginn Ende
6,8 g/lcm®* —e— —&—]
450+ LS QM A A
0,01 1 100 10000 1000000
Zeit [s]

Abbildung 6-9: Fragment eines isothermen ZTU-Schaubilds fiir Astaloy 85 Mo mit einem
Kohlenstoffgehalt von c. = 0,25 Ma% fiir eine Dichte von 6,8 g/cm?® und 7,8 g/cm?>.

900-isothermes ZTU fiir Astaloy 85 Mo mit c_= 0,5 Ma*
1Temperatur 940°C. Zeit 180s 'A
— 7504 ]Ac3
3) Q‘. %‘grwperntt 1A
= 600+ -
S o dRAeon=2—4 |
® 4504 Mo Q\%A Bainit |
4 @A A |
g 300{ Martensit Start Ende -
= 6,8 g/cm®* —e— —&— |
150 - 7,2g/lcm®* —@— —&—
] 7,8 glcm®* —A— —A— |
0,01 1 100 10000 1000000
Zeit [s]

Abbildung 6-10: Isothermes ZTU-Schaubild fiir Astaloy 85 Mo mit einem Kohlenstoffgehalt
von ¢, = 0,5 Ma% fiir eine Dichte von 6,8, 7,2 und 7,8 g/cm?.

Der Vergleich des Umwandlungsverhaltens pordser Proben mit dem des porenfreien
Werkstoffes ~ zeigt  eine  Verschiebung  zu  kiirzeren  Inkubations-  und
Gesamtumwandlungszeiten. Im Falle von einem Kohlenstoffgehalt von 0,5 Ma% beginnt die
Bainit-Umwandlung im porenfreien Werkstoff (7,8 g/cm?) nach 2,4 s. Bei einer Porositit von
etwa 12 %, also einer Dichte von 6,8 g/cm?, beginnt die Austenit-Bainit-Umwandlung bereits

nach ungeféhr 1 s (vgl. hierzu Abbildung 6-10).
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Der Vergleich von Abbildung 6-10 und Abbildung 6-11 zeigt, dass die Lagen der
Umwandlungskurven hinsichtlich minimaler Umwandlungsstartzeiten unabhdngig vom
Kohlenstoffgehalt und der Dichte sind, so dass in allen Fillen die kiirzesten Inkubations- und
Gesamtumwandlungszeiten bei Temperaturen von 500 (Bainit-Umwandlung) bzw. 700 °C

(Ferrit-Perlit-Umwandlung) zu verzeichnen sind.

900 isothermes ZTU fiir Astaloy 85 Mo mitc_= 0,8 Ma%
1Temperatur 940°C, Zeit 180s 1 ac
750- iG]

g? . %Perlitt

= 600 . \ .

=]

© (o = Bainit

0 A -_

g 300 - Martensit Start Ende

- 1 6,8 glcm®> —e— —o—
150 - 7,2g/lcm®* —o— —o—

Y 1: 7 [ e
0,01 1 100 10000 1000000
Zeit [s]

Abbildung 6-11: Isothermes ZTU-Schaubild fiir Astaloy 85 Mo mit einem Kohlenstoffgehalt
von c. = 0,8 Ma% fiir eine Dichte von 6,8, 7,2 und 7,8 g/cm®.

6.2.2.2 Diskussion der experimentellen Befunde und Materialmodellierung der diffusionsge-

steuerten Umwandlungskinetik

Auftretende Phasenumwandlungen in den Abbildungen 6-9, 6-10 und 6-11 sind auf
Anderungen der ZustandsgroBe Temperatur zuriickzufiihren [99]. Dabei verliert die kubisch-
flichenzentrierte (kfz) Struktur des Austenits an Stabilitdt und wandelt ferritisch-perlitisch,
perlitisch oder bainitisch um. Triebkraft fiir die Umwandlung stellt dabei die Abnahme der
freien Enthalpie dar [33]. Die Bildung neuer Phasen erfolgt in allen Féllen {iber Keime. Fiir
diese muss neue Grenzflache gebildet und das Gitter verzerrt werden, was der Triebkraft der
Phasenumwandlung entgegenwirkt. Daher sind nur Keime ab einer kritischen Grofe, was
gleichbedeutend mit einem giinstigen Oberfldchen-Volumen-Verhéltnis ist, wachstumsfahig.

Die festgestellte bevorzugte Umwandlung bei mittleren Temperaturen, oben auch mit
,hasenformiger Auspragung der Inkubations- und Umwandlungsendzeit beschrieben, ist eine
direkte Konsequenz aus dem Produkt von Keimzahl und dem jeweiligen Diffusionsvermogen.

Bei hohen Temperaturen liegen zwar gute Diffusionsbedingungen vor, aber durch die geringe



72 Eingabedaten fiir das numerische Konzept

Unterkiihlung sind nur geringe Triebkrifte fiir die Phasenumwandlung wirksam. Keimbildung
ist nur in geringem Mafe moglich. Bei hoher Unterkiihlung stehen zwar Triebkrifte in
ausreichendem MafBe fiir die Keimbildung zur Verfligung, allerdings ist das
Diffusionsvermdgen dann eingeschrankt. Aus diesem Grunde liegt bei mittleren
Temperaturen ein ideales Verhiltnis von Keimzahl und Diffusionsvermdgen vor, so dass sich
kiirzeste Inkubations- und Umwandlungsendzeiten ergeben.

Legierungselemente wirken sich sowohl auf den Keimbildungsprozess als auch auf die
notwendigen Diffusionsvorgéinge aus. Ein zunehmender Kohlenstoffgehalt bewirkt eine
verzogerte Umwandlung, obwohl der Diffusionskoeffizient durch die sinkende
Aktivierungsenthalpie [100] zunimmt und damit thermisch bedingte Sprungvorginge
einfacher mdglich sind. Zu beriicksichtigen ist jedoch eine deutlich grofere Anzahl von
erforderlichen Diffusionsvorgéngen. Zusdtzlich bewirkt der Kohlenstoff eine Stabilisierung
des Austenits zu tieferen Temperaturen, was zu geringeren Triebkriften in kohlenstoffreichen
Werkstoffen im unterkiihlten Austenit fiihrt. Zusammenfassend ldsst sich daher auf eine
verzogerte Umwandlung schlieBen. Je nach Verhiltnis von Diffusionskoeffizient und
Keimzahl ist auch eine Verschiebung der Umwandlungsnase entlang der Temperaturachse
denkbar, was sich so allerdings nicht in den experimentellen Befunden widerspiegelt. Jedoch
sei in diesem Zusammenhang darauf verwiesen, dass die Priiftemperaturen mit einer 50 °C
Spreizung zur Auflosung solcher Phinomene zu grob gewihlt wurden. Als Indiz, dass oben
durchgefiihrte Uberlegung aber durchaus Berechtigung hat, kann allerdings die geinderte
Krimmung der Umwandlungsnasen dienen, die auf eine Verschiebung der
Umwandlungsnasen in Temperaturrichtung schlie3en 14sst.

Eine beschleunigte Phasenumwandlung kann bei vorliegender pordser Mikrostruktur
beobachtet werden. Dabei kann aber nicht von gednderten Triebkréften [30] ausgegangen
werden. Die freien Porenoberflichen und das defektreiche Mikrovolumen um die Pore fiihrt
zu einer erhdhten Mobilitdit der Atome, was letztendlich zu bevorzugter Keimbildung an
Porenoberflichen und Keimwachstum fiihrt. Auftretende Umwandlungsdehnungen koénnen
zudem durch das Porenvolumen aufgenommen werden [30]. Daher werden kiirzere
Inkubations- und Transformationsendzeiten flir pordse Proben festgestellt.

Bei Annahme einer diffusionsgesteuerten Umwandlungskinetik kann iiblicherweise die

Modellierung mittels des Johnson-Mehl-Avrami-Ansatzes (vgl. Gleichung (6.14)) erfolgen.

Woppase =1 —€xp(=b-t") (6.14)
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Die Avrami-Gleichung (6.14) beschreibt dabei den zeitlichen Verlauf der Phasenbildung
Wphase Uber den Transformationsmechanismusexponent n und den Parameter b fiir
Keimbildung und Wachstum.

Unter der Bedingung, dass sich der Keimbildungsmechanismus nicht dndert [101], kann der
Transformationsmechanismusexponent n fiir den Umwandlungsvorgang als konstant
angesehen werden. Da gemidl den Abbildungen 6-10 und 6-11 die bainitische
Phasenumwandlung relativ rasch beginnt und die ferritisch-perlitische Phasenumwandlung
erst nach Inkubationszeiten von mehreren Minuten bzw. Stunden einsetzt, ist die bainitische
Phasenumwandlung bei der Wirmebehandlung zumeist dominierend und von besonderer
Relevanz fir die simulative Beschreibung. Aus diesem Grunde wird nachfolgend die
bainitische Phasenumwandlung modelliert und auf ein Modell der Ferrit-Perlit-Umwandlung
verzichtet.

Im Falle der Austenit-Bainit-Umwandlung wurden zunidchst alle Versuche frei, ohne
Restriktionen durch den Johnson-Mehl-Avrami-Ansatz, angefittet. Dabei ergibt sich fiir den
Parameter b eine Variation um mehrere Grofenordnungen, wohingegen sich der Wert fiir n
nur marginal verandert. Daher kann von einem konstanten
Transformationsmechanismusexponenten ausgegangen werden. Als Mittelwert aller
bestimmten Exponenten ergibt sich n=24. Dieser Zahlenwert ist gemidfl [101]
gleichbedeutend mit 2-dimensionalem, plattenformigem Wachstum der Bainitnadeln. Als
Konsequenz muss der Parameter b von der Temperatur, dem Kohlenstoffgehalt und der
Porositit abhidngig sein. Folglich ist ein porositits-, temperatur- und kohlenstoffabhingiges
Kinetikmodell fiir den Parameter b zu entwickeln.

In der vorliegenden Arbeit wurde ein Ansatz fiir b, basierend auf der Beschreibung der

Wachstumsgeschwindigkeit G und der Keimbildungsgeschwindigkeit n K'eim, entwickelt

[102] (vgl. Gleichung (6.15)).

Dieser Ansatz flir den Geschwindigkeitskoeffizienten b ist als mechanismengetriebenes aber
nicht physikalisch mechanismenbeschreibendes Modell anzusehen. Der Koeffizient ist daher
ein MaB fiir die je nach Temperatur maximal mogliche Umwandlungsgeschwindigkeit, die

sich einstellen kann. b ermdglicht so das Abbilden der begiinstigten Umwandlung bei mittle-
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ren Temperaturen. Die Anderung der Umwandlungsgeschwindigkeit mit der Zeit ist bereits

durch den Johnson-Mehl-Avrami-Ansatz abgedeckt.

Die Keimbildungsraten ., , also die entstehende Anzahl kritischer Keime pro Zeiteinheit in

der Ausgangsphase, setzt sich aus einem thermodynamischen und kinetischen Anteil [102]
zusammen. Nach Sahm [99] kann fiir reine Metalle und metallische Legierungen der
kinetische Anteil, der die Abnahme des Diffusionsvermdégens mit fallender Temperatur
beriicksichtigt, vernachldssigt werden. Folglich ist der thermodynamische Anteil bestimmend

und die Keimbildungsrate kann durch Gleichung (6.16) vereinfachend dargestellt werden.

AG *}
(6.16)

Ny ~ €XP| —
Keim p|: R-T
Dabei ist AG* die Gibb’sche Energie fiir die kritische Keimbildung, R die Gaskonstante und
T die Temperatur. Da mit steigender Unterkiihlung die Triebkraft zunimmt und damit die
Keimbildungsrate stark ansteigt [99], kann AG* vereinfacht durch Gleichung (6.17)
beschrieben werden. Dabei ist AT die Unterkiihlung.

AGH* = const.

(6.17)

Durch Vernachldssigung des kinetischen Anteils konnen An- und Ablagerungsprozesse von
Atomen nicht beriicksichtigt werden. Soll eine Beriicksichtigung des Materialflusses erfolgen,
ist die Becker und Doring Theorie anzuwenden.

Die Wachstumsgeschwindigkeit der Keime ist durch Diffusionsprozesse bestimmt und kann
daher wie in Kapitel 6.2.1.2 mittels eines Arrhenius-Ausdruckes beschrieben werden

(vgl. Gleichung (6.18)) [102].

G~ exp[— IS_ST} (6.18)

Dabei ist Qg die Enthalpie fiir Selbstdiffusion von Eisen, R die Gaskonstante und T die Tem-
peratur. Aus Gleichung (6.15), (6.16), (6.17) und (6.18) folgt damit die temperaturabhéngige
Proportionalitit aus Gleichung (6.19). Fiir b ergibt sich dann unter Einfiihrung der Parameter
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Dgainit, EBainit Und Fpainit Gleichung (6.20), wobei Dg,init der Proportionalitdtskonstanten, Epginit

der Konstanten const und Fpainit der Enthalpie fiir Selbstdiffusion Qs von Eisen entspricht.

b ~exp| - R.T (6.19)

Bainit
ATZ + Bainit

b(T’Cc’p) = DBainit eXp| — R-T

(6.20)

Da bei bainitischer Phasenumwandlung die Porositit und der Kohlenstoffgehalt die Lage der
einzelnen ,,nasenformigen Kurven der isothermen ZTU-Diagramme beeinflusst, ist Dgainit

(vgl. Gleichung (6.20)) gemiB Gleichung (6.21) anzusetzen (vgl. Tabelle 6-1)).
Dgainit (Ps€c ) = (d) +d; -p) + (¢, = 0,5-Ma%) - (d; +dy -p) (6.21)

Tabelle 6-1: Parameter fiir die Modellierung von Dgginis in Gleichung (6.20).

Umwandlung Dgainit(p> €c)

Austenit #» d, =1,03-10"* s

Bainit d, =-1,29-10" ecm®/(g-s**)

d, =-3,13-10" Ma%-s>*

d, =3,97-10" cm’/(Ma%- g -s**)

Neben der Lage von Umwandlungsbeginn und —ende beeinflusst der Kohlenstoffgehalt aber
auch die Nasenform der bainitischen ZTU-Kurven, was durch die Kohlenstoffabhingigkeit

der Parameter Epainit und Fpainit beriicksichtigt wird (vgl. Gleichungen (6.22) und (6.23) sowie
Tabelle 6-2).

E gainit (o) =€+ ¢, (6.22)
Fiainit (¢c)=g+h-c, (6.23)
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Tabelle 6-2: Parameter fiir die Modellierung von Epginis in Gleichung (6.22) und Fpgini in Glei-
chung (6.23) fiir die Austenit-Bainit-Umwandlung.

Umwand-
EBainit (Cc) FBainit(Cc)
lung
Austenit ® | e=1,67-10°J" -mol™' - K? g=196-10"J" -mol™
Bainit £f=6,67-10"J"-mol™ -K* -Ma% ' | h=2,00-10*T"-mol™ -Ma%""
900 -isothermes ZTU fiir Astaloy 85 Mo mitc_= 0,5 Ma% - 900 jisothermes ZTU fiir Astaloy 85 Mo mit ¢, = 0,5 Ma% -
1Temperatur 940 °C, Haltedauer 180 s Ac Temperatur 940 °C, Haltedauer 180 s Ac
— 750 JA3  rm 750- 4a3
o 1 ‘0 1
= 600+ = 600
2 2
£ 4504 Bainit : £ 450- Bainit 1
3 g Martensit
Martensit i i artensi - i
E 3001 Beginn Ende Modell s 3 Beginn Ende Modell
150 6,8 g/cm? * @ | 150- 7,2 g/lcm? [ ) ® |
7,8 glcm?® A a — 7,8 g/cm? A a —_—
001 1 100 10000 1000000 0,01 1 100 10000 1000000
Zeit [s] Zeit [s]

Abbildung 6-12: Gegeniiberstellung von modellierten und experimentellen Befunden fiir Asta-
loy 85 Mo mit einem Kohlenstoffgehalt von c. = 0,5 Ma% und den Dichten 6,8 g/cm? und

7,8 g/em? (links) bzw. 7,2 g/em® und 7,8 g/cm?®. Die Aufteilung erfolgte aus Griinden der Uber-
sichtlichkeit.

900-isothermes ZTU fiir Astaloy 85 Mo mit ¢ =0,8 Ma% 9004ZTU fur Astaloy 85 Mo mit c,=0,8 Ma% -
1Temperatur 940°C, Haltedauer 180s ) A Temperatur 940°C, Zeit 180s Ac

— 750 - N A§3 — 750 1Al
o 1B 1
/600 ='600
S ] S
whd el
S 450 © 450 Bainit i
) )
£ 300, £
|q_’ 300- Martensit Beginn  Ende Modell__ |2 300 Martensit Start  Ende Modell_

1504 6,8 g/cm? * 14 | 1504 72glcm®* @ (=) i

7,8 g/cm? A A — | 7,8g/cm* A A e
0,01 1 100 10000 1000000 0,01 1 100 10000 1000000
Zeit [s] Zeit [s]

Abbildung 6-13: Gegeniiberstellung von modellierten und experimentellen Befunden fiir Asta-
loy 85 Mo mit einem Kohlenstoffgehalt von c. = 0,8 Ma% und den Dichten 6,8 g/cm? und

7.8 g/em? (links) bzw. 7,2 g/em® und 7,8 g/cm?®. Die Aufteilung erfolgte aus Griinden der Uber-
sichtlichkeit.
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Die Ergebnisse des entwickelten Modells sind den experimentellen Befunden in den
Abbildungen 6-12 und 6-13 gegeniibergestellt. Es zeigt sich eine sehr gute Ubereinstimmung

zwischen den Experimenten und dem entwickelten Modell.

6.2.3 Umwandlungskinetik - Diffusionsloses Umwandlungsverhalten
6.2.3.1 Experimentelle Ergebnisse

Fiir die numerische Beschreibung der diffusionslosen Phasenumwandlung mittels des
Koistinen-Marburger-Ansatzes [57] ist die Martensitstarttemperatur My erforderlich, die per
kontinuierlicher Abschreckdilatometrie bestimmt werden kann. Die Ergebnisse fasst
Abbildung 6-14 zusammen. Im Falle des verdichteten Astaloy 85 Mo-Pulvers mit 0,5 Ma%
Kohlenstoff liegt eine Martensitstarttemperatur von etwa 350 °C vor. Mit zunehmendem
Kohlenstoffgehalt nimmt diese ab: bei 0,8 Ma% Kohlenstoffgehalt auf etwa 330 °C. Fiir einen
Kohlenstoffgehalt von 0,25 Ma% konnte keine reine martensitische Umwandlung realisiert
werden, so dass die in Abbildung 6-14 dargestellten Martensitstarttemperaturen Versuchen
entstammen, die zunidchst eine Bainitbildung aufweisen. Ein Einfluss der Porositit konnte
messtechnisch nicht erfasst werden. Die gemessenen Mg-Temperaturen liegen alle im Bereich

des verdichteten Werkstoffes.
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Abbildung 6-14: Martensitstarttemperatur in Abhdngigkeit des Kohlenstoffgehaltes und der
Dichte.
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6.2.3.2 Diskussion der experimentellen Befunde und Materialmodellierung des Umwand-

lungsverhaltens

Bei hohen Abschreckraten sind diffusionsgesteuerte Phasenumwandlungen nicht mehr
moglich. Ein Ubergang in eine energetisch stabilere Struktur erfolgt dann durch
Scherumklappvorginge. Diese konnen allerdings erst ablaufen, wenn eine ausreichend hohe
Unterkithlung und damit Triebkrifte vorliegen, die auch die notwendigen
Anpassungsdeformationen wie auch Grenzflichenbildungen ermoéglichen [33]. Dabei kann
aber davon ausgegangen werden, dass die Energie fiir Anpassungsverformungen sehr viel
groBer als die notwendige Energie filir die Bildung der Grenzflachen ist. Die Triebkraft kann
nach [33] durch Gleichung (6.24) berechnet werden, wobei T, die Temperatur ist, bei der der
Austenit und die Martensitphase die gleiche freie Enthalpie aufweisen und M; die

Martensitstarttemperatur ist.

(T, = M,) (6.24)

AG =AH

chem chem *

Der Zidhler aus Gleichung (6.24) stellt somit die Unterkiihlung dar. Da Gleichung (6.24) keine
Zeitabhdngigkeit aufweist, ist der gebildete Martensitgehalt nur von der Unterkiihlung, nicht
jedoch von der Haltedauer der Temperatur abhéngig.

Ein zunehmender Anteil an interstitiell gelosten Fremdatomen, wie in diesem Falle Kohlen-
stoff, fithrt zu einer Abnahme der Martensitstarttemperatur, da die Einlagerung der Fremd-
atome eine Stabilisierung des Austenits zur Folge hat. In Bezug auf Gleichung (6.24) bewirkt
dieses Zulegieren von Fremdatomen eine Abnahme von Ty. Die Konsequenz ist, dass ver-
gleichbare Triebkrifte erst bei tieferen Temperaturen zur Verfiigung stehen und die Marten-
sitstarttemperatur mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt sinkt (vgl. Abbildung 6-14) [33].
Effekte der Porositét auf die Ms-Temperatur konnen in &hnlicher Weise aus Gleichung (6.24)
abgeleitet werden. Die fiir die Martensitbildung notwendigen Anpassungsverformungen und
die dafiir notwendige aufzubringende Verformungsenergie AHger stellt sich im pordsen Fall
geringer dar, da Umwandlungsdehnungen durch das Porenvolumen aufgenommen werden
konnen [30, 32]. Damit ist die aufzubringende Triebkraft geringer, was Martensitbildung be-
reits bei geringeren Unterkiihlungen ermoglicht. Experimentell ist dieser Anstieg in [30] do-

kumentiert.
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In dieser Ausarbeitung war die theoretisch zunehmende Mg-Temperatur fiir den pordsen
Werkstoff nicht experimentell erfassbar. Es ist hierbei zu bemerken, dass bei der gewihlten
Priiftechnik eine isolierte Betrachtung des Effekts der Porositdt nicht moglich ist, da immer
Einflisse aus thermischer Leitfahigkeit und Porositét gemeinsam erfasst werden. Da im Real-
fall bei Abschreckvorgingen die Porositdt neben der Martensitbildung auch immer die Wir-
meleitfahigkeit beeinflusst, kann daher auf eine weitere Trennung der Einfliisse verzichtet
werden.

Aufgrund des dominanten Einflusses des Kohlenstoffgehaltes und einer fehlenden experimen-
tellen Datenbasis fiir die Porosititseffekte wurde die Martensitstarttemperatur nur in Abhén-

gigkeit des Kohlenstoffs mittels eines linearen Ansatzes modelliert (vgl. Gleichung (6.25)).

Ms = MS,O - A1v[s Ce (625)

Dabei ist M, die Martensitstarttemperatur von kohlenstofffreiem Astaloy 85 Mo und AM; ein
Parameter, der die Abnahme der Martensitarttemperatur in Folge eines zunehmenden Kohlen-
stoffgehaltes beschreibt. Beide Parameter wurden per Least—Square Schétzer bestimmt. Die
Parameter konnen Tabelle 6-3 entnommen werden. Eine Gegeniiberstellung des Modells mit

dem Experiment ist in Abbildung 6-14 dargestellt.

Tabelle 6-3: Parameter My o und AM; (vgl. Gleichung (6.25)) fiir die Modellierung der diffusi-
onslosen Umwandlung in Abhdngigkeit des Kohlenstoffgehaltes c..

Umwandlung Mo AM;
701,03 [K] 134,61 [K/Ma%]
Austenit ® Martensit bzw. bzw.
427,88 [°C] [°C/Ma%]

6.2.4 Umwandlungsdehnungen
6.2.4.1 Experimentelle Ergebnisse

Auftretende Umwandlungsdehnungen konnen aus den experimentellen Befunden der
Dilatometerversuche ermittelt werden. Die festgestellten Umwandlungsdehnungen fiir die
Austenit-Ferrit/Perlit-Reaktion konnen Abbildung 6-15 entnommen werden. Dabei treten stets

positive Umwandlungsdehnungen auf. Durch zunehmenden Kohlenstoffgehalt reduzieren sich
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die Umwandlungsdehnungen teilweise erheblich. Fiir Dichten von 6,8 bzw. 7,2 g/cm? konnten
vergleichbare Umwandlungsdehnungen ermittelt werden. Beim porenfreien Werkstoff sind

allerdings geringere Umwandlungsdehnungen zu messen. Ahnlich verhilt es sich fiir die bei

Umwandlungsdehnungen

der Austenit-Bainit-Umwandlung auftretenden
(vgl. Abbildung 6-16).
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Abbildung 6-15: Umwandlungsdehnungen fiir die Austenit in Ferrit-Perlit Umwandlung fiir
Astaloy 85 Mo fiir verschiedene Kohlenstoffgehalte und Dichtestufen.
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Abbildung 6-16: Umwandlungsdehnungen fiir die Austenit in Bainit Umwandlung fiir Astaloy

Kohlenstoffgehalt [Ma%)]

85 Mo fiir verschiedene Kohlenstoffgehalte und Dichtestufen.

Demgegeniiber sind deutlich groere Umwandlungsdehnungen bei der Austenit-Martensit-
Umwandlung festzustellen. Allerdings ist hier die Datenbasis geringer, da im Falle von

0,25 Ma% Kohlenstoff keine reine Martensitbildung mit verwendeter Versuchstechnik zu



Eingabedaten fiir das numerische Konzept 81

realisieren ist. Fiir Kohlenstoffgehalte iiber 0,5 Ma% liegt hingegen keine vollstindige
Phasenumwandlung vor, da die Martensitfinishtemperatur unter der Raumtemperatur liegt,
was Auswertungen mittels der beschriebenen Vorgehensweise unmoglich macht. Daher wird
hier lediglich die Umwandlungsdehnung fiir einen Kohlenstoffgehalt von c.= 0,5 Ma% in
Abhingigkeit der Dichte vorgestellt (vgl. Abbildung 6-17). Mit zunehmender Dichte sind

hierbei steigende Umwandlungsdehnungen festzustellen.
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Abbildung 6-17: Umwandlungsdehnungen fiir die Austenit in Martensit Umwandlung bei

o
3

einem Kohlenstoffgehalt von 0,5 Ma% fiir verschiedene Dichtestufen.

6.2.4.2 Diskussion der experimentellen Befunde und Materialmodellierung des Umwand-

lungsverhaltens

Die auftretenden positiven Umwandlungsdehnungen bei der Austenit-Ferrit/Perlit-
Umwandlung werden durch den Ubergang einer dichtest gepackten kubisch-
flichenzentrierten (kfz) Struktur in ein kubisch-raumzentriertes (krz) Gitter verursacht. Mit
zunechmendem Kohlenstoffgehalt nimmt die Verzerrung der kubisch-flaichenzentrierten
austenitischen Ausgangsphase zu [33, 100]. Dadurch ist die Volumenidnderung mit
steigendem Kohlenstoffgehalt beim Ubergang des Austenits in die ferritisch-perlitische Phase
geringer. Dies ist in guter Ubereinstimmung mit Literaturwerten nach Sjostrém [103].
Demgegeniiber hat die Porositit bei der diffusionsgesteuerten Austenit-Ferrit/Perlit-
Umwandlung kaum Auswirkung auf die Umwandlungsdehnungen. Die Anderungen liegen
hierbei in GroBenordnung der Messungenauigkeit. Es kann davon ausgegangen werden, dass
die geometrische Struktur der Poren bei der diffusionsgesteuerten Austenit-Ferrit/Perlit-

Umwandlung erhalten bleibt (vgl. Abbildung 6-18). Allerdings sind auch Literaturquellen zu
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finden, die einen Einfluss ausweisen [32]. Fiir die vollstindig verdichteten Proben sind
tendenziell geringere Umwandlungsdehnungen festzustellen. Dies ist wohl auf den
Eigenspannungsabbau wéhrend des FErwérmens zuriickzufiihren, da die vollstindig
porenfreien Proben iiber den zusétzlichen Prozessschritt Schmieden hergestellt wurden. Aus
diesem Grunde wurden diese Messwerte nicht als Eingabedaten fiir die Simulation verwendet.
Bei den Eingabedaten wurde kein Einfluss der Porositdt auf die Umwandlungsdehnungen

vorgesehen.
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Abbildung 6-18: Gegeniiberstellung der Lingendnderung bei der Austenit-Ferrit/Perlit-
Umwandlung fiir verschiedene Dichten und einen Kohlenstoffgehalt von 0,25 Ma%.

Die Umwandlungsdehnungen fiir die Austenit-Bainit-Umwandlung sind betragsmiBig
vergleichbar mit den Umwandlungsdehnungen fiir die Austenit-Ferrit/Perlit-Umwandlung.
Kohlenstoffgehalt und Porositdt wirken sich wie bei der Austenit-Ferrit/Perlit-Umwandlung
aus.

Im Falle der Austenit-Martensit-Umwandlung ist durch den Ubergang des dichtest gepackten
Gitters in eine tetragonal-raumzentrierte Struktur mit den groBten Umwandlungsdehnungen
zu rechnen. Dabei nehmen die notwendigen Anpassungsverformungen mit steigendem
Kohlenstoffgehalt zu, was letztlich zu steigenden Umwandlungsdehnungen fiihrt [103].
Anders als im Falle der Austenit-Ferrit/Perlit-Umwandlung ist bei einer Scherumwandlung
ein deutlicher Einfluss der Porositit festzustellen. Ausgehend vom porenfreien Werkstoff ist
eine abnehmende Umwandlungsdehnung mit zunehmender Porositit messtechnisch zu

erfassen. Die Porositdt nimmt also Dehnungen, verursacht durch die Martensitbildung, auf

[30].
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Fiir die Simulationen wurden in allen Fallen tabellarisch Werte hinterlegt. Soll dennoch eine
Modellierung erfolgen, bieten sich lineare Funktionen in Abhéngigkeit des
Kohlenstoffgehaltes c. gemdfl Gleichung (6.26) fiir die Umwandlungsdehnungen bei der
Austenit-Ferrit/Perlit- bzw. Austenit-Bainit-Umwandlung an. Dabei ist gyo die
Umwandlungsdehnung des kohlenstofffreien Werkstoffes und Ag, ein Parameter zur

Quantifizierung des Kohlenstoffeffektes.

€ =8xyo0 + AStr "Ce (626)
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Abbildung 6-19: Gegeniiberstellung modellierter und experimentell gemessener Umwand-

lungsdehnungen fiir die Austenit-Ferrit/Perlit-Umwandlung.
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Abbildung 6-20: Gegeniiberstellung modellierter und experimentell gemessener Umwand-

lungsdehnungen fiir die Austenit-Bainit-Umwandlung.
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Fiir die Austenit-Ferrit/Perlit-Umwandlung ergeben sich die Parameter gy = 9,9:10” und
Agy=-2,29-10" Ma%™'. Dagegen gelten bei der Austenit-Bainit-Umwandlung die Parameter
w0 = 1,07-10% und Ag, = -3,35-10° Ma%". Eine Gegeniiberstellung zeigt Abbildung 6-19
bzw. 6-20.

Fiir die Austenit-Martensit-Umwandlung werden die Umwandlungsdehnungen nur in Abhén-
gigkeit der Dichte tabellarisch vorgegeben (vgl. Abbildung 6-21). Aufgrund unzureichender
Daten kann die Kohlenstoffabhéngigkeit hier nicht beriicksichtigt werden.

Soll auch hier das Verhalten durch ein Modell vorgegeben werden, ist ein linearer Ansatz in
Abhingigkeit der Dichte (vgl. Gleichung (6.27)) vorzugeben. Dabei ist &g porss die fiktive
Umwandlungsdehnung fiir eine Werkstoffstruktur niedrigster Dichte und A€y, pichee €in Para-
meter, der den Effekt einer zunehmenden Dichte Rechnung trégt. Die in Gleichung (6.27)
verwendeten Parameter lassen sich zu &y, porss = 1,14-10'3 und Agq, pichte = 2,26-10'3 cm?®/g

bestimmen.

€ = Str,porés + AStr,Dichte ’ (p - 778 [g / Cm3]) (627)
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Abbildung 6-21: Gegeniiberstellung der modellierten und experimentell ermittelten Um-
wandlungsdehnungen fiir die Austenit-Martensit-Umwandlung fiir einen Kohlenstoffgehalt
von 0,5 Ma%.

6.2.5 Umwandlungsplastizitit
6.2.5.1 Experimentelle Ergebnisse

Die umwandlungsplastische (UP-) Dehnung fiir die Austenit-Martensit-Umwandlung von

Astaloy 85 Mo wurde mittels Deformationsdilatometrie bestimmt. Die fiir die numerische
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Beschreibung notwendige umwandlungsplastische Konstante kann gemil3 den Ausfiihrungen
in Kapitel 4 bestimmt werden. Das Ergebnis zeigt Abbildung 6-22.

Mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt kann zunichst eine Abnahme der UP-Konstanten
verzeichnet werden, bevor im Falle eines Kohlenstoffgehaltes von 0,8 Ma% wieder hohere

UP-Konstanten bestimmt werden konnen.
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Abbildung 6-22: Umwandlungsplastische Konstante fiir die Austenit-Martensit-
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6.2.5.2 Diskussion der experimentellen Befunde und Materialmodellierung der Umwand-

lungsplastizitdtskonstanten

Ahnliche Verldufe wie in Abbildung 6-22 dargestellt kdnnen auch den Ausarbeitungen von
Trapp und Besserdich [38,67] entnommen werden. Die zundchst abnehmende
umwandlungsplastische Konstante ist dabei auf eine zunehmende Mischkristallverfestigung
zuriickzufiihren. Die Folge sind kleine umwandlungsplastische Lingeninderungen und damit
eine geringere umwandlungsplastische Konstante. Bei zunehmendem Kohlenstoffgehalt
entwickelt sich morphologisch Plattenmartensit, der sich bei Einwirkung einer duBeren
anisotropen Last in eine Vorzugsrichtung ausbildet. In der Literatur wird dies als
Magee-Effekt beschrieben [67].

Eine Modellierung der UP-Konstanten K in Abhingigkeit des Kohlenstoffgehaltes kann
mittels eines Polynoms zweiten Grades erfolgen (vgl. Gleichung (6.28)). Dabei ist K, die
Umwandlungsplastizitit des kohlenstofffreien Werkstoffs und die Parameter AK,; sowie AK,

geben die Anderung der UP-Konstanten in Folge eines zunehmen Kohlenstoffgehaltes an.
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K(c,)=AK, ¢ .2+ AK, -c. +K, (6.28)

Die Parameter Ky, AK; und AK, wurden mittels eines Least-Square Schétzers zu
Ko = 46,37 [10°mm?/N], AK; = -91,06 [10°mm?(Ma%N)] und
AK, = 81,95 [10™ mm?/(Ma%?N)] bestimmt.

6.2.6 Mechanische Kennwerte
6.2.6.1 Experimentelle Ergebnisse

Der Elastizititsmodul (E-Modul) von Astaloy 85 Mo fiir einen Kohlenstoffgehalt von
0,25 Ma% kann in Abhingigkeit von Dichte und Temperatur Abbildung 6-23 entnommen
werden. Sowohl mit zunehmender Porositét als auch mit steigender Temperatur nimmt der
E-Modul ab. Wie Abbildung 6-23 zeigt, verlduft der Abfall des Elastizitdtsmoduls mit
zunehmender Temperatur flir die Dichten 6,8 und 7,2 g/cm?® identisch, so dass der Abfall
mathematisch mit der gleichen Steigung beschrieben werden kann. Fiir das verdichtete
Material ist hingegen eine schwéchere Abnahme des FElastizitdtsmoduls mit zunehmender

Temperatur festzustellen.
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Abbildung 6-23: Experimentelle Befunde fiir den Elastizitdtsmodul in Abhdngigkeit von

Dichte und Temperatur fiir Astaloy 85 Mo mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,25 Ma%.

Die experimentell ermittelten  Streckgrenzen entstammen  Untersuchungen am
Deformationsdilatometer und koénnen in Abhédngigkeit des Kohlenstoffgehaltes, der
Temperatur und der vorliegenden Mikrostruktur den Abbildungen 6-24 und 6-25 entnommen

werden. Die Streckgrenze steigt dabei ausgehend vom ferritisch-perlitischen iiber den
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bainitischen zum martensitischen Werkstoffzustand bei vergleichbaren Priiftemperaturen und
Dichten an. Fiir eine austenitische Mikrostruktur ist die Streckgrenze generell niedriger,
allerdings liegen die realisierbaren Priiftemperaturen auch deutlich héher. Mit zunehmender
Temperatur ist generell eine Abnahme der Streckgrenze zu verzeichnen. Die gewéhlten
maximalen Temperaturen entsprechen der Stabilitdt der jeweiligen Phase. Ein wachsender
Porenanteil ist gleichbedeutend mit einer Abnahme der Streckgrenze. Fiir den vollstindig
verdichteten Zustand konnten aufgrund von mangelndem Probenmaterial keine Versuche

durchgefiihrt werden.
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Abbildung 6-24: Experimentelle Befunde fiir die elastische Streckgrenze in Abhdngigkeit der
Dichte und der Temperatur fiir eine ferritsich-perlitische (links) bzw. bainitsche (rechts) Mikro-
struktur fiir Astaloy 85 Mo.
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Abbildung 6-25: Experimentelle Befunde fiir die elastische Streckgrenze in Abhdngigkeit der
Dichte und der Temperatur fiir eine martensitische (links) bzw. austenitische (rechts) Mikro-

struktur fiir Astaloy 85 Mo.
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6.2.6.2 Diskussion der experimentellen Befunde und Materialmodellierung des Umwand-

lungsverhaltens

Das elastische Verhalten ist ein MaB fiir die Bindungsverhiltnisse [104]. Die Abnahme des
E-Moduls mit zunehmender Temperatur ist auf einen flacher werdenden Verlauf der Kraft-
Abstandskurve zuriickzufiihren. Die Abnahme verlduft dabei linear mit steigender Temperatur
[105]. Dies ist Abbildung 6-23 zu entnehmen. Allerdings ist bei genauerer Betrachtung zu
bemerken, dass die Steigung fiir die pordsen Werkstoffzustinde und den porenfreien
Werkstoff unterschiedlich sind. Der Grund fiir diese Diskrepanz im Werkstoffverhalten ist
moglicherweise auf die Probenherstellung zuriickzufiihren. Die porosen Werkstoffzustinde
werden ausschlieBlich iiber die pulvermetallurgische Route hergestellt. Die vollstindig
verdichteten Proben werden zusétzlich geschmiedet.

Sowohl Phaseniibergdnge als auch der Anteil der gelosten Fremdatome é&ndern den
Elastizititsmodul nicht messbar. Eine Erkldrung hierfiir liefert Courtney und Gottstein
[104, 105]. Der Elastizitdtsmodul ist definiert als die zweite Ableitung des interatomaren
Potentials bei Gleichgewichtsabstand. Der Gleichgewichtsabstand &ndert sich zwar bei
Phasenumwandlungen und durch einen zunehmenden Fremdatomanteil wie Gottstein [105]
zeigt, aber lediglich in sehr geringem MaBe. Damit sind signifikante Anderungen des
Elastizitdtsmoduls ausgeschlossen.

Demgegeniiber beeinflusst die Porositdt den Elastizititsmodul deutlich. Durch die lokale
Spannungskonzentration an den Poren treten bei gleicher elastischer Beanspruchung gréfere
elastische Dehnungen auf als in einem porenfreien Werkstoff. Damit verlduft die Hooke’sche
Gerade mit zunehmender Porositét flacher. Haufig werden porése Mikrostrukturen auch als
Werkstoffverbund angesehen. Eine Abschitzung des Porosititseffektes kann dann iiber die
Werkstoffverbundmodelle nach Reuss und Voigt als Ober- bzw. Untergrenze erfolgen. Eine
genauere Modellierung ist aber durch Ansétze von German und Dalgic [14, 106] moglich, die
auch im Weiteren Verwendung finden. Am héaufigsten wird ein Potenzgesetz zur
Beschreibung der Dichteabhingigkeit des E-Moduls Ebichte, RT verwendet
(vgl. Gleichung (6.29)) [14], wobei Eg rr der Elastizititsmodul einer porenfreien Probe bei

Raumtemperatur und Y eine Materialkonstante in Abhingigkeit der Porenmorphologie ist.

Epichie,rt = Eo,rT -pY (6.29)

Y wird dabei hauptsichlich durch die pulvermetallurgische Route bestimmt. Mit

zunehmender  Porenverrundung  verringert sich Y, wohingegen unregelmifBige
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Porenverteilungen zu einem steigenden Y fiihren. Fiir eine ndhere Bestimmung von Y fiihrt
Dalgic [106] den Sinterparameter Py auf Basis der Sinterzeit tginer in Stunden und der

Sintertemperatur Tginer in Kelvin ein (vgl. Gleichung (6.30)).

PS = TSinter . (20 + logtSinter) (6.30)

Mit den verwendeten Sinterparametern (vgl. Kapitel 3) ldsst sich ein Wert von 27189 K fiir P
berechnen. Damit ergibt sich aus der tabellarischen Auflistung von [106] als grobe
Abschitzung ein Y = 3,6 fiir wasserverdiistes Pulver. Fiir den hier vorliegenden Fall ist aber
eine Verwendung eines geringeren Y zweckméBiger. Eine Anpassung lieferte ein Y = 2,8 als
optimalen Wert und ist damit ein Indiz fiir eine stirkere Porenverrundung durch die spanende
Oberflachenbehandlung. Der Elastizitdtsmodul einer porenfreien Probe bei Raumtemperatur
wurde experimentell zu Eg rr = 210,24 GPa bestimmt und dient als Grundlage fiir die
Modellierung. Eine Beschreibung des Abfalls des E-Moduls mit abnehmender relativer
Dichte, also dem Verhéltnis zwischen tatsdchlicher Dichte und Dichte des porenfreien

Zustands bei Raumtemperatur, zeigt Abbildung 6-26.
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Abbildung 6-26: Gegeniiberstellung der modellierten und experimentellen Elastizitditsmoduln
fiir Astaloy 85 Mo mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,25 Ma% und einer ferritisch-
perlitischen Mikrostruktur fiir unterschiedliche Porosititen. Modell nach [14] mit Y=2,8.

Da in der numerischen Beschreibung insbesondere die Temperaturabhingigkeit des
Elastizitdtsmoduls von entscheidender Bedeutung ist, muss die Modellierung nach German
[14] noch hinsichtlich des Temperatureinflusses ergénzt werden. Da die experimentellen

Befunde auf einen linearen Zusammenhang hinweisen, kann nachfolgender Ansatz aus
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Gleichung (6.31) genutzt werden. Dabei ist T die Temperatur, AEtemperatur €1n Fitparameter zur
Beschreibung des Temperatureinflusses und Epicwe rt der Elastizititsmodul fiir eine

bestimmte Dichte bei Raumtemperatur, berechnet nach Gleichung (6.29).

Eeff (pa T) = EDichte,RT + AETemperatur T (63 1)

Der Parameter AEtemperanr Wurde —mittels eines Least-Square  Schitzers zu
AEtemperatur = -0,126 [°C'1] bestimmt. Es zeigt sich eine gute Ubereinstimmung zwischen
Experiment und Modell fiir die pordsen Werkstoffzustéinde. Fiir den verdichteten Zustand ist
eine Abweichung zu verzeichnen (vgl. Abbildung 6-27). Da sich das Verhalten der pordsen
Zustinde untereinander nicht unterscheidet und eine Anderung des Verhaltens mit weiterer
Dichtezunahme nicht anzunehmen ist, wurde der fiir die porOsen Zustinde erfasste
Temperatureffekt auch auf den verdichteten Zustand iibertragen. Eine Beeinflussung der
Ergebnisse durch die zusitzliche Schmiedebehandlung ist daher nicht auszuschlieBen

(vgl. Abbildung 6-27).
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Abbildung 6-27: Gegeniiberstellung von modellierten und experimentell ermittelten Elastizi-

tatsmoduln fiir verschiedene Dichten und verschiedene Temperaturen.

Der Anstieg der Streckgrenze mit steigendem Kohlenstoffgehalt ist auf eine zunehmende
Mischkristallverfestigung  zurlickzufiihren. Die bei geringerer Spannung einsetzende
plastische Verformung bei pordser Mikrostruktur kann der inhomogenen plastischen
Verformung wihrend quasistatischer Beanspruchung zugeschrieben werden. Hierbei wirken
die Poren als Spannungskonzentratoren, die gleichzeitig den tragenden Querschnitt

reduzieren. Insbesondere die Porenmorphologie hat einen Einfluss auf die Streckgrenze.
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Eine Modellierung kann mit Zusammenhéingen aus der Literatur erfolgen. Geméf Salak [107]

kann fiir Sintereisen die Streckgrenze in Abhingigkeit der Dichte mit einem exponentiellen

Ansatz nach Gleichung (6.32) verwendet werden. Hierbei ist Res oo, v die Streckgrenze von

porenfreiem Astaloy 85 Mo bei Raumtemperatur und f die vorliegende Porositét. n ist

abhédngig vom vorliegenden Pulver, der Kompaktiermethode und den Sinterbedingungen.

ReS,Porositéit, RT — ReS,O%, RT ° exp('n : f)

(6.32)

Mittels Gleichung (6.33) kann Gleichung (6.32) dichteabhidngig beschrieben werden. Es

ergibt sich der mathematische Zusammenhang aus Gleichung (6.34)

)
ReS, Dichte, RT — ReS,7,8g/cm3, RT ° eXp{— n- [1 — [p—]}}
0

06

(6.33)

(6.34)

Mit einem Parameter n = 0,043 konnte die Dichteabhingigkeit fiir alle Mikrostrukturen be-

schrieben werden. n ist dabei [107] zu entnehmen. Eine Gegeniiberstellung von modellierten

und experimentellen Daten ist in den Abbildungen 6-28 und 6-29 dargestellt. Die Modellie-

rung erfolgte ausgehend von Res 720/em, T Was als Res 7.80/cme, RT 1N Gleichung (6.34) Verwen-

dung findet. Mittels dieser Vorgehensweise kann die Streckgrenze des porenfreien Werkstoffs

extrapoliert werden.
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Abbildung 6-28: Modellierte und experimentelle elastische Streckgrenze in Abhdngigkeit der

Porositdt fiir eine ferritsich-perlitische (links) bzw. bainitische (rechts) Mikrostruktur.
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Abbildung 6-29: Modellierte und experimentelle elastische Streckgrenze in Abhdngigkeit der

Porositdt fiir eine martensitische (links) bzw. austenitische (rechts) Mikrostruktur.

Ein Modell fiir die Temperaturabhingigkeit von Reg pichte, T dhnlich zu Gleichung (6.31)
konnte nicht aufgestellt werden (vgl. Abbildung 6-30). Ein linearer Ansatz mit einer
porosititsunabhingigen Steigung gemdl Gleichung (6.31) kann die Entwicklung der
Streckgrenze mit der Temperatur nicht hinreichend genau abbilden. Auf eine porositits-,
kohlenstoff- und mikrostrukturabhingig modellierte Steigung wurde auf Grund der
Komplexitidt des Modells verzichtet. Die Materialkennwerte wurden daher tabellarisch in
ABAQUS hinterlegt, da hier standardmiBig die hinterlegten Datenpunkte linear interpoliert

werden.
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Abbildung 6-30: Abhdngigkeit der Streckgrenze von der Temperatur. Eine porositdtsunab-

hdngige lineare Modellierung erscheint nicht moglich.
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6.2.7 Thermophysikalische Kennwerte
6.2.7.1 Experimentelle Ergebnisse

Die Ergebnisse fiir die gefligeabhéngigen thermischen Ausdehnungskoeffizienten von Asta-

loy 85 Mo sind Abbildung 6-31 zu entnehmen.
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Abbildung 6-31: Thermischer Ausdehnungskoeffizient in Abhdngigkeit des Gefiiges, der
Dichte und des Kohlenstoffgehaltes. Ermittlung tiber Abschreckdilatometrie.

Der thermische Ausdehnungskoeffizient ist dabei praktisch unabhidngig von der jeweiligen
Porositit und dem vorliegenden Kohlenstoffgehalt. Entscheidend ist lediglich die
Mikrostruktur, wobei allerdings zwischen dem ferritisch-perlitischen bzw. bainitischen
Zustand kaum Unterschiede feststellbar sind (vgl. Abbildung 6-31). Messungen an einer rein
martensitischen Mikrostruktur konnten lediglich fiir einen Kohlenstoffgehalt von 0,5 Ma%
durchgefiihrt werden. Bei geringerer oder hoherer Kohlenstoffkonzentration konnte kein
vollstdndig martensitischer Zustand eingestellt werden.

Die spezifische Wairmekapazitit ist in Abbildung 6-32 dargestellt. Ausgehend von der
Raumtemperatur ist ein allméhlicher Anstieg zu verzeichnen. Wéhrend des Phaseniibergangs
ist ein Maximum der spezifischen Wérme zu detektieren. Nach der Phasenumwandlung sinkt
die spezifische Wiarme wieder ab. Ein erhohter Kohlenstoffgehalt erweitert den Bereich der
maximalen spezifischen Wirme zu hoéheren Temperaturen. Der messbare Maximalwert
reduziert sich dabei. Vor und nach der Phasenumwandlung ergeben sich keine Unterschiede.
Auf Versuche zur Abhingigkeit der spezifischen Wiarmekapazitit von der Porositit konnte
verzichtet werden, da [108] ausweist, dass die Einfliisse der Porositdt in Groenordnung der

Messungenauigkeiten liegen und daher vernachlissigt werden konnen.
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Abbildung 6-32: Spezifische Wirmekapazitdt in Abhdngigkeit der Temperatur und des Koh-

Spez. Warme [J/(gK)]

lenstoffgehaltes. Ermittlung iiber DSC-Analyse.

Die Wiarmeleitfahigkeit ist in Abbildung 6-33 in Abhingigkeit der Versuchstemperatur und
des Kohlenstoffgehaltes dargestellt. Dabei ist eine Abnahme der Wéarmeleitfahigkeit mit
zunehmender Versuchstemperatur fiir eine ferritisch-perlitische Mikrostruktur festzustellen.
Fiir den Austenit kann kein nennenswerter Temperatureinfluss messtechnisch erfasst werden.
Gemidll Eckstein [97] verhalten sich bainitische und martensitische Mikrostrukturen
vergleichbar zum gepriiften ferritisch-perlitischen Gefiige. Signifikante Einfliisse des

Kohlenstoffgehaltes konnten nicht nachgewiesen werden.
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Abbildung 6-33: Wirmeleitfihigkeit fiir vollstindig verdichteten (p = 7,8 g/cm?) Proben aus
Astaloy 85 Mo in Abhdngigkeit des Kohlenstoffgehaltes. Berechnung iiber Temperaturleitfd-
higkeit und spezifische Wirmekapazitdt.
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Der Einfluss der Porositdt ist in einer Vielzahl von Veroffentlichungen beschrieben [2, 108]
und es existieren zahlreiche Modelle zur Beschreibung der Effekte der Porositit. Auf
Versuche mit unterschiedlichen Mikrostrukturen und Porosititen konnte daher verzichtet
werden. Grundlage fiir alle Modelle ist die Warmeleitfahigkeit des porenfreien Werkstoffes.
Ausgehend von den Messdaten aus Abbildung 6-33 wurde daher das arithmetische Mittel fiir

jede Temperatur berechnet. Das Ergebnis kann Abbildung 6-34 entnommen werden.
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Abbildung 6-34: Arithmetisches Mittel der Wirmeleitfdhigkeit in Abhdngigkeit der

Temperatur.

6.2.7.2 Diskussion der experimentellen Befunde und Materialmodellierung der thermophy-

sikalischen Kennwerte

Das Phidnomen der thermischen Ausdehnung ist auf die unsymmetrische Ausbildung der
Energiemulde des interatomaren Potentials zuriickzufithren. Diese asymmetrische Form
entsteht, da das Potential fiir sich anndhernde Atome stirker ansteigt als fiir Atome, die sich
voneinander wegbewegen. Die Folge ist, dass bei Energiezufuhr, wie hier Wérmezufuhr,
groBere Auslenkungen auf der atomabgewandten Seite zu verzeichnen sind. Der mittlere
Atomabstand verschiebt sich daher zu groBeren Auslenkungen und verbleibt nicht in der
Ruhelage von T =0 K [105].

Auf den thermischen Ausdehnungskoeffizienten wirken sich die Porositit und der
Kohlenstoffgehalt nicht messbar aus. Bestdtigt werden diese Ergebnisse durch Danninger
[108], der in seiner Ausarbeitung ebenfalls keine Einfliisse der Porositit auf den
Warmeausdehnungskoeffizient feststellen kann. Vielmehr wird angemerkt, dass die pordse

Struktur stabil bleibt und sich die Poren ebenfalls bei zunehmender Temperatur ausdehnen.
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Fiir zunehmende Kohlenstoffgehalte kann von einer Aufweitung des Gitters ausgegangen
werden [100]. Durch den chemisch bedingten vergroBerten Gleichgewichtsatomabstand gibt
Diemar [22] zunehmende thermische Ausdehnungskoeffizienten an. Allerdings sind die
Anderungen auch bei hohen Kohlenstoffgehalten nicht signifikant.

Da die experimentellen Befunde weder Auswirkungen des Kohlenstoffs noch der Porositit
ausweisen, werden in der Simulation konstante thermische Ausdehnungskoeffizienten von
Olferritisch-perlitisch = 1,55-107 K", Omarensiscn = 6,75-10° K" und  Oaustenitisen = 2,3-10° K!
vorgegeben. Flr dpainitisch Wurde der Wert des ferritisch-perlitischen Gefiiges verwendet.

Die spezifische Wiarme kann fiir hohe Temperaturen temperaturunabhingig angenommen
werden [105], was auch die experimentellen Ergebnisse zeigen. Fiir tiefe Temperaturen ist ein
linearer Anstieg mit der Temperatur zu erwarten. Die zunehmende Breite des Maximums ist
auf einen zunehmenden Perlitanteil in Folge Anderungen des Kohlenstoffgehaltes
zuriickzufiihren. Die chemische Zusammensetzung hat vor und nach der Phasenumwandlung
kaum einen Einfluss auf die spezifische Wérme, wie auch [108] zeigt. Auswirkungen der
pordsen Mikrostruktur auf die spezifische Wéirme fiir mit Molybddn vorlegierte
pulvermetallurgische Stihle konnen gemiB den Ergebnissen von [108] ausgeschlossen
werden. Fiir die Simulation wurde daher die spezifische Warmekapazitit in Abhéngigkeit der
Temperatur und des Kohlenstoffgehaltes tabellarisch vorgegeben.

Die Wirmeleitung in Metallen erfolgt liberwiegend iiber freie Elektronen. Die Elektronen
transportieren dabei die Energie iiber StoBprozesse mit Atomen. Daher héingt die
Wirmeleitfahigkeit maBgeblich von der Elektronengeschwindigkeit und der mittleren freien
Weglinge, also der Distanz zwischen zwei Stof3en, ab [105]. Die Elektronengeschwindigkeit
ist dabei temperaturunabhéngig. Demgegeniiber nimmt die mittlere freie Weglinge mit
abnehmender Temperatur zu, was in Kombination mit einer geringeren spezifischen Wérme
der Elektronen bei niedrigen Temperaturen zu einem Maximum der Wérmeleitfahigkeit fiihrt.
Diesen Sachverhalt zeigen auch die experimentellen Befunde.

Fiir den Einfluss von Fremdatomen gilt gemaf [105], dass sich die mittlere freie Wegldnge
reduziert und somit die Wirmeleitfihigkeit sinkt. Diese theoretische Uberlegung kann bei
Vergleich der Warmeleitfahigkeit einer Legierung und eines Reinstoffes bewiesen werden
[105]. In den durchgefiihrten Versuchen mit Astaloy 85 Mo konnten diese Effekte nicht
messtechnisch  erfasst werden. Es ist anzunehmen, dass die Anderung der
Kohlenstoffkonzentration fiir eine messbare Anderung der Wirmeleitfihigkeit zu geringfiigig

ist. Auch in der Ausarbeitung von [22] wurde kein Kohlenstoffeinfluss berticksichtigt.
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Fir die Simulation wurde fiir eine porenfreie austenitische Mikrostruktur eine
temperaturunabhidngige Wirmeleitfdhigkeit von Aot = 0,24 W/(cm'K) vorgegeben. Fiir ein
porenfreies ferritisch-perlitisches, bainitisches und martensitisches Gefiige wurde die
Warmeleitfahigkeit Ao r in Abhéingigkeit der Temperatur iiber den mathematischen

Zusammenhang aus Gleichung (6.35) modelliert (vgl. Abbildung 6.35).

Dabei ist Agt die Warmeleitfahigkeit bei Raumtemperatur und AA; sowie AA, Parameter zur
Beschreibung der Anderung der Wirmeleitfihigkeit in Folge eines Temperaturanstieges. Die
Parameter wurden iiber ein Least-Square Schitzer bestimmt. Es ergibt sich
ArT = 0,54 W/(cm'K), AL, =-5,27 - 10° W/(cm'K?) sowie Ak, = -6,22-107 W/(cm'K?).

Im Falle einer pordsen Mikrostruktur erfolgt die Warmeleitung nur iber das
Werkstoffvolumen [2]. Die Poren stellen Isolatoren dar und verringern den fiir die
Wirmeleitung nutzbaren Querschnitt erheblich. Durch ein Porennetzwerk nimmt zudem die
so genannte Tortusitdt, also die Gewundenheit der Wéirmetransportwege, zu. All das

verringert die Warmeleitfahigkeit deutlich.
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Abbildung 6-35: Einfluss der Temperatur auf die Wdarmeleitfihigkeit. Gegeniiberstellung von

modellierten und experimentellen Befunden fiir den porenfreien Werkstoffzustand.

Ein Modell fiir den Einfluss der Porositidt auf die Warmeleitfahigkeit kann der Literatur [2]
entnommen werden (vgl. Gleichung (6.36)), wobei Ao r die Waiarmeleitfdhigkeit des
porenfreien Werkstoffes bei einer Temperatur T (vgl. Gleichung (6.35)) und f die Porositét

ist.
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6.36

7“eff,T :7\'0,T (1-2-1) ( )
Das Modell lasst sich mittels Gleichung (6.37) zu Gleichung (6.38) umschreiben, so dass eine
dichteabhédngige Beschreibung vorliegt. Dabei ist py die Dichte des porenfreien Werkstoffs
und p die jeweilig vorliegende Rohdichte.

£ =( _ﬁj (6.37)
Po

Megrr =Aor ‘(1—2( —iﬁ (6.38)
Po

Durch Anwendung des Modells aus Gleichung (6.38) kann die effektive Wiarmeleitfahigkeit
fiir eine pordse austenitische Mikrostruktur berechnet werden. Fiir eine Dichte von 6,8 bzw.
7,2 g/cm?® ergibt sich eine effektive Warmeleitfahigkeit von 0,18 bzw. 0,20 W/(cm'K). Im
Falle einer ferritsich-perlitischen, bainitschen und martensitischen Mikrostruktur muss
zusétzlich der Temperatureinfluss, wie durch Gleichung (6.35) ausgedriickt, beriicksichtigt

werden. Es ergeben sich effektive Wirmeleitfahigkeiten wie in Abbildung 6-36 dargestellt.
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Abbildung 6-36. Einfluss der Porositdt auf die Wirmeleitfihigkeit unter Nutzung der poren-
freien Wirmeleitfihigkeit aus Abbildung 6-35 und des Modells von [32].

Allerdings ist zu bemerken, dass dieses Modell lediglich den Einfluss der Porositit bzw. der
Dichte beschreibt. Morphologieeffekte bleiben génzlich unberiicksichtigt. Um diesen Einfluss

abschitzen zu konnen, wurden Simulationen durchgefiihrt. Basis fiir diese Simulationen war
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dabei die Annahme, dass Warmeleitung nur iiber das Werkstoffvolumen nicht aber iiber das
Porenvolumen erfolgt [2].

Die Simulation beruht dabei auf einem halbunendlichen 2D-Modell mit modellierter pordser
Struktur in runder, eckiger sowie elliptischer Ausfiihrung, dessen linkes Ende mit einer

Wirmequelle mit Trang = To verkniipft wurde (vgl. Abbildung 6-37).

Warmeleitung

Warmequelle Wérmesenke

Diverse Porositatszustande

Abbildung 6-37: Halbunendliches 2D-Modell zur Bestimmung der effektiven Wirmeleitfd-
higkeit in Abhdngigkeit von Porositdt und Porenmorphologie.

Fiir das rechte Ende ist ein Wirmeiibergang zu einer Wirmesenke implementiert. Die

mathematische Beschreibung des Wiarmeiibergangs kann dabei Gleichung (6.39) entnommen

werden. Hierbei wird der gemittelte Wéarmefluss Q tiber den Quotient aus dem Integral

gemittelt
des Produktes aus Wirmeiibergangskoeffizient o und Temperaturdifferenz und der
Seitenlédnge Ly berechnet. Dabei ist die Temperatur T, die Temperatur der Warmesenke und T

die lokale Temperatur an der rechten Grenzflache.

(6.39)
(T-T,)dS

1 L,
gemlttelt = _[
L 0

Die vorliegende mittlere Temperatur Tgemitels, rechts @m rechten Ende kann durch Integration

berechnet werden (vgl. Gleichung (6.40)).

1t

IT i (6.40)

T

gemittelt,rechts —
0

Wird dieses porose Modell durch eine 1-dimensionale porenfreie Struktur ersetzt, so kann die
effektive Warmeleitfahigkeit tiber den bekannten mittleren Wérmefluss iiber die rechte
Grenzfliche und die gemittelte Temperatur Tgemittels, rechts an der rechten Grenzfldche berechnet

werden (vgl. Gleichung (6.41)).



100 Eingabedaten fiir das numerische Konzept

A (TO - Tgemittelt,rechts )
eff

. (6.41)
L = Q gemittelt
1

Fiir die effektive Warmeleitfahigkeit in Abhédngigkeit der Dichte und der Porenmorphologie
ergibt sich simulativ der in Abbildung 6-38 dargestellte Zusammenhang.

Ausgehend vom porenfreien Werkstoff mit einer Dichte von 7,8 g/cm® nimmt die
Wirmeleitfahigkeit mit zunehmender Porositdt zundchst linear und anschlieBend exponentiell
ab. FEinige wenige runde Poren haben kaum Einfluss, wohingegen Porennetzwerke mit eher

elliptischer Form mit Vorzugsrichtung quer zur Waérmeleitungsrichtung die

Wirmeleitfahigkeit stark reduzieren.

o
0,8- A%:/ ]
06;/:/ _
T

0,4{m 1

)\'eff/ }"verdichtet

0.2 |—e—rund
| —m—elliptisch quer zum Warmestrom
0.0 | —A—elliptisch langs zum Warmestrom

55 60 65 70 75
Dichte [g/cm?]
Abbildung 6-38: Einfluss der Dichte und der Porenmorphologie auf die Wirmeleitfdhigkeit.

Befunde aus halbunendlichem 2D-Modell aus Abbildung 6-37.

Mathematisch konnen die simulativen Befunde mittels eines exponentiellen Zusammenhangs
modelliert werden. A, v in Gleichung (6.42) ist die Wéarmeleitfahigkeit des verdichteten
Werkstoffes bei einer entsprechenden Temperatur. Der Faktor B ist dabei abhédngig von der
vorliegenden Porenmorphologie. Bei runden Poren wird B zu -2,1, bei elliptischer Poren mit
Vorzugsrichtung quer zur Wérmeleitung ist B = -3,1 und bei einer Vorzugsrichtung entlang

der Richtung der Warmeleitung ist B = -1,95.

deatrr = Mo -exp{B ( —ﬂﬂ (6.42)
Po
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Eine Gegeniiberstellung des Modells der Literatur und des hier per numerischer Berechnung
entwickelten Modells zeigt Abbildung 6-39. Hierbei ergibt sich eine gute Ubereinstimmung
bis zu einer Dichte von 7,0 g/cm?® was einer Porositit von etwa 10 % entspricht. Fiir geringere
Dichten bzw. hohere Porositdten gibt das hier entwickelte Modell besser den Zusammenhang
der experimentellen Befunde wieder. Da sich diese Ausarbeitung aber auf Dichten von
minimal 6,8 g/cm?® beschrénkt, sollten beide Modelle eine hinreichend gute Beschreibung des
Effekts der Porositdt erlauben. Allerdings kann das neu bestimmte Modell zusétzlich den
Einfluss der Morphologie beriicksichtigen. Dies erscheint notwendig vor dem Hintergrund der
mechanischen Oberflichenbehandlung. Oberflichennah wird das Werkstoffvolumen
verdichtet und stellt sich daher nahezu porenfrei dar (vgl. Abbildung 3-8 bis 250 um). Mit
zunehmendem Oberflichenabstand steigt die Porositit allerdings weiterhin an
(vgl. Abbildung 3-8 von 500 bis 750 pum). In diesem Fall ist davon auszugehen, dass sich
durch die mechanische Oberfldchenbehandlung eine Vorzugsmorphologie der Poren einstellt.
Es sind elliptische Poren mit Vorzugsrichtung parallel zur Oberfliche zu erwarten. Gemal3
Abbildung 6-38 hitte dies Einfluss auf die Warmeleitfdhigkeit, speziell wenn eine Dichte

kleiner als 7,0 g/cm?® bzw. eine Porositit von iiber 10 % vorliegt.

—m— Ergebnisse des
Simulationsmodells

o
»
1

| = Ergebnisse des
Modells nach Totten

effektive
Warmeleitfahigkeit [W/(cmK)]
o
o

o
IS
1

o
w

65 70 75
Dichte [g/cm?]
Abbildung 6-39: Vergleich des hier beschriebenen Modells fiir die Abhdngigkeit der Wiirme-

leitfdhigkeit von der Dichte im Falle einer runden Porenmorphologie und dem von [2] verof-

fentlichten Modell.
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7  Ergebnisse und Diskussion

7.1 Ubertragung der Porositiitstiefenverteilung

Gemal Kapitel 3.3 liegt nach der Festwalzbehandlung in der Taillierung der Flachprobe ein
Verdichtungszustand, wie in Abbildung 3-8 dargestellt, vor. Alle {ibrigen Oberflichen wie
auch der Bauteilkern weisen dagegen unverédndert eine Porositit von 7,5 % auf und sind damit
unbeeinflusst von der mechanischen Oberflichenbehandlung.

Fir das weitere simulative Vorgehen miissen diese unterschiedlichen lokalen
Verdichtungszustinde auf das Modell tlibertragen werden. Dazu wurde dem Bauteil, mit
Ausnahme dem Bereich der Taillierung, ein konstanter Porosititswert von 7,5 % vorgegeben
(vgl. Abbildung 7-1 rechts). Fiir die Ubertragung des gradiert pordsen Randschichtzustandes
in der Taillierung wurde eine Boltzmann-Funktion gemdl Gleichung (7.1) verwendet, die an
das  experimentelle  Porositétstiefenprofil ~ der  Taillierung  angepasst  wurde

(vgl. Abbildung 7-1 links).

f:[lAl(;A)z/d+A2j-0,O75 (7.1)
+e X—Xg)/dx

SDV_POROSITAET [%]
(Avg: 75%)

+8.000e+00
+7.336e+00
+6.673e+00
+6.009e+00
+5.346e4+00
+4.682e+00
+4.018e+00
+3.355e+00
+2.691e+00
+2.028e+00
+1.364e+00
+7.005e-01
+3.690e-02

—

poros

—— Experiment
Boltzmann Funktion
—— Simulation:

gemappte Porositat . ; verdichtet

0 250 500 750 1000 1250 1500
Tiefe [um]

Porositat [%]
S~ ONWRAROION®OWWOO

Abbildung 7-1: Links: Experimentell ermitteltes Porositdtstiefenprofil nach dem Festwalzen
der taillierten Flachprobe und entsprechende mathematische Beschreibung durch eine Boltz-
mann-Funktion im Vergleich zur resultierenden Porositdtsverteilung nach dem Aufprdgen.

Rechts: Ubertragene Porositiitstiefenverteilung.
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Dadurch ergeben sich fiir die Parameter A;, A;, Xo und dx die Werte A; = 0,12 %, A, = 100 %,
X0 =474,23 pm und dx = 84,94 pm.

Eine Gegeniiberstellung der aufgeprigten Porosititstiefenverteilung mit der Boltzmann-
Funktion und dem experimentell ermittelten Porosititsprofil ist in Abbildung 7-1 links
gegeben. Der Vergleich zeigt, dass die experimentellen Befunde ohne gro3e Abweichungen
auf das Modell iibertragen werden konnen und somit im Weiteren das Einsatzhidrten an
randschichtverdichteten gradiert pordsen Werkstoffzustinden untersucht werden kann. Zur
Anwendung der Modelle aus Kapitel 6 wird die Porosititsverteilung mittels des
Zusammenhangs aus Gleichung (7.2) in eine Dichteverteilung umgerechnet. Die Umrechnung
erfolgt in der benutzerdefinierten Erweiterung. Der Parameter f ist hierbei die Porositét und pg

die Rohdichte.

p=p,-(1-f) (7.2)

7.2  Aufkohlen
7.2.1 Ergebnisse der Aufkohlsimulation

Das simulativ bestimmte Aufkohlprofil fiir den randschichtverdichteten gradiert pordsen
Taillierungsbereich nach einem zweistufigen Gasaufkohlprozess unter Vorgabe des

Kohlenstoffpegels aus Abbildung 4-7 ist in Abbildung 7-2 dargestellt.

0.8 cone [ppm]
< 0, . : : {Avg: 75%)
% ] l Simulation: - +7.1670408
s 0,71 % —e— Taillierung L e Traarna
— ° Parameter: i +29750.08
=061 | % T=940°C,t=2h, . 51810103
< : \ 1.-Stadiumc =1,0 Ma% [ +4.3860+03
8051 | § um e = 0.8 Math | e
2 ] e 2.-Stadiumc_ =0,8 Ma% [ et
= \ N +2.7960403
o 0,4- 0\ +2.4016+03
2 . _-
c 0,31 o L
2 O-9_90—0—0¢ | . !
S 0.21 Grundkohlenstoffgehalt ) ~ verdichtet
A T T Auswerte-
0 1 2 pfad

Tiefe [mm]
Abbildung 7-2: Simulativ ermitteltes Aufkohlprofil fiir den gradiert porésen Werkstoffzustand

aus Abbildung 7-1. Ergebnis gilt fiir eine Aufkohltemperatur von 940 °C bei einem zweistiin-
digen zweistufigen Aufkohlprozess. Kohlenstoffpegel im 1.-Stadium: 1 Ma %. Kohlenstoffpe-
gel im 2.-Stadium: 0,8 Ma%.
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Die Simulationsergebnisse basieren dabei auf einer zweigeteilten Beschreibung des effektiven
Diffusionskoeffizienten wie in Kapitel 6.2.1.2 beschrieben. Fiir die verdichtete
Taillierungsoberfliche = sagt die Simulation einen Randkohlenstoffgehalt von
CRand, Taillierung = 0,72 Ma% voraus. Mit zunehmendem Oberflichenabstand ist eine Abnahme
des Kohlenstoffgehaltes zu verzeichnen bis in einer Tiefe von etwa 1 mm der
Grundkohlenstoffgehalt des Ausgangspulvers, also cpyiver= 0,25 Ma%, erreicht wird. Somit
ergibt sich ein definiertes Kohlenstoffprofil, bei dem sich die Autkohlung {iberwiegend auf
den verdichteten Randschichtbereich beschrinkt.

Daneben zeigt Abbildung 7-2, dass Entkohlungsvorginge, die bei zweistufigen
Aufkohlprozessen hiufig nach dem ersten Stadium oberflichennah stattfinden, bei dem
gewdhlten Parametersatz nicht auftreten. Erkennbar ist dies anhand des streng monoton

fallenden Kohlenstoffprofils in Oberflachennéhe.

7.2.2 Diskussion der Ergebnisse der Aufkohlsimulation

Das in Abbildung 7-2 simulativ ermittelte Kohlenstofftiefenprofil ist eine direkte Folge des
Diffusionsmodells. Oberflichennah bis in eine Tiefe von 750 um wird von dominierenden
Volumendiffusionsprozessen und damit effektiven  Diffusionskoeffizienten, die
Abbildung 6-4 entnommen werden konnen, ausgegangen. Dadurch ergibt sich ein steiler
Abfall des Kohlenstoffprofils in Oberflichenndhe. Im unverdichteten Bauteilkern liberwiegen
dagegen Oberflachendiffusionsprozesse, was eine Beschreibung des effektiven
Diffusionskoeffizienten nach Abbildung 6-6 erfordert. Durch die Zunahme des effektiven
Diffusionskoeffizienten in Folge von Oberflichendiffusionsvorgingen reduziert sich der
Gradient erheblich, was zu einer langsamen asymptotischen Anndherung an den
Grundkohlenstoffgehalt fiihrt.

Das experimentell ermittelte Kohlenstoffprofil fiir den gradiert porésen Taillierungsbereich
nach einem zweistufigen Gasaufkohlprozess unter Vorgabe des Kohlenstoffpegels aus
Abbildung 4-7 ist in Abbildung 7-3 dem berechneten Kohlenstoffprofil der Taillierung
gegeniibergestellt. Fiir das Experiment ergibt sich ein Kohlenstoffgehalt an der Oberflédche
VON CRrand, Exp = 0,78 Ma% und eine maximale Eindringtiefe des Kohlenstoffs von etwa 1 mm.
Damit liegt auch experimentell ein definiertes Kohlenstoffprofil, das sich auf den verdichteten
Bereich beschrinkt, vor.

Bei Vergleich der berechneten und experimentellen Daten zeigt sich eine gute Vorhersage des
Kohlenstoffprofils durch die Simulation und die gewédhlten Ansidtze. Die maximale

Eindringtiefe des Kohlenstoffs wird stimmig vorhergesagt. Der Randkohlenstoffgehalt wird
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geringfligig unterschitzt. In der Simulation ergibt sich ein Wert von 0,72 Ma%, im
Experiment sind jedoch 0,78 Ma% messtechnisch feststellbar. Im Bereich zwischen 250 pm
und 750 um tiberschitzt die Simulation die experimentell ermittelten Kohlenstoffwerte leicht,
was eine Unterschitzung des Gradienten zur Folge hat. Es ist daher anzunehmen, dass die in
diesem Bereich vorgegebenen effektiven Diffusionskoeffizienten zu grof3 gewihlt sind. Dies
wiirde auch die zu geringen Oberflaichenwerte der Simulation erkldren, da in diesem Falle der
zu gro3 berechnete Stoffstrom unterhalb der Oberfliche der Randschicht iiberméBig
Kohlenstoff entzieht. Einerseits muss in diesem Zusammenhang berticksichtigt werden, dass
die genutzten effektiven Diffusionskoeffizienten Ergebnisse einer idealisierten simulativen
Betrachtung sind, da solch definiert angeordnete elliptische Poren im realen Werkstoff in der
Regel nicht vorzufinden sind. Andererseits wird der Effekt eines zunehmenden
Kohlenstoffgehaltes auf die Diffusivitit in der durchgefiihrten Simulation nicht
beriicksichtigt. Wie in [33] beschrieben wird, nimmt durch zunehmend interstitiell geloste
Kohlenstoffatome die Gitterverzerrung zu, was eine Abnahme der Sprungenthalpie fiir
Kohlenstoffdiffusionsprozesse =~ zur ~ Folge hat und damit zu  wachsenden
Diffusionskoeffizienten fiihrt. Je nach vorliegendem Kohlenstoffgehalt kann sich der
Diffusionskoeffizient um den Faktor 3-4 dndern (vgl. Approximationsansatz zur Abschétzung

des Diffusionskoeffizienten nach Smith [98] in Kapitel 6.2.1).

0,8 ————
—_ Exgerlment
X 0,71 —n— Tallllerung OES, T =940 °C,
S =2h, ¢y max = 1.0 Ma%
et 0,6_
= ] Simulation: £
£ 05 ‘ —e— Taillierung, T =940 °C, t=2 h|
S = 1,0 Ma¥%
2 04l |me Cp,max = az’ i
s I, _
g 0v3_ .. =
2 Benp
é 0,21 Grundkohlenstoffgehalt

o 1 2 3 4 5
Tiefe [mm]
Abbildung 7-3: Gegeniiberstellung des simulativ berechneten Kohlenstoffprofils mit der ex-
perimentell ermittelten Kohlenstoffverteilung. Auswertung jeweils in der Taillierung bei vor-

liegendem gradiert porésen Werkstoffzustand.
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Die vorliegende Porositit wirkt sich dagegen gemifl Abbildung 6-4 im Falle von
Volumendiffusion nur prozentual und damit minimal aus. Fiir eine Porositit von 7,5 % ergibt
sich eine Reduktion des Diffusionskoeffizienten um etwa 20 %. Daher ist der effektive
Diffusionskoeffizient bei vorherrschender Volumendiffusion in gradiert pordsen
Randschichten primir vom Kohlenstoffgehalt abhéngig und nur sekundér von der Porositit.

Im hier vorliegenden Fall wurde die Berechnung ohne den Kohlenstoffeffekt durchgefiihrt,
was letztlich bedeutet, dass mit einem gemittelten Diffusionskoeffizienten gerechnet wurde,
der strenggenommen nur fiir mittlere Kohlenstoffgehalte gilt. Somit ist der vorgegebene Wert
fiir geringe Kohlenstoffgehalte zu gro8. Wird von der Abschitzung nach Smith
(vgl. Gleichung (6.6)) ausgegangen, dann lassen sich die Auswirkungen des
Kohlenstoffgehaltes auf den Diffusionskoeffizienten mit einem Faktor von 4 quantifizieren,
was bedeutet, dass der in der Simulation verwendete effektive Diffusionskoeffizient
Defr= 0,8:Dporenfiei flir niedrige Kohlenstoffgehalte nochmals zu halbieren ist. Wird mittels
dieser Abschitzung eine erneute simulative Betrachtung durchgefiihrt so ergeben sich die in
Abbildung 7-4 dargestellten Ergebnisse. Die Abweichungen zwischen Experiment und

Simulation lassen sich deutlich reduzieren.
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Abbildung 7-4: Gegeniiberstellung der experimentell ermittelten Kohlenstoffverteilung mit
den simulativ  berechneten  Kohlenstoffprofilen mit bzw. ohne FEinbezug des
Kohlenstoffeffektes auf die Diffusivitit. Auswertung jeweils in der Taillierung bei

vorliegendem gradiert porosen Werkstoffzustand.

Ein Nachweis fiir die Stimmigkeit des gewihlten kombinierten Diffusionskonzeptes mit

Volumendiffusion in der gradiert pordsen Randschicht und Oberflichendiffusion im pordsen
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Kernbereich liefert Abbildung 7-5. Hierbei sind die numerisch berechneten Kohlenstoffprofile
fiir reine Volumendiffusion (D gemiBl Abbildung 6-4) bzw. reine Oberflichendiffusion
(Defrgemall Abbildung 6-6) denen eines porenfreien Werkstoffs (Dporenfrei = 2- 107 mm?/ s) und
den experimentellen Befunden gegeniibergestellt.

Abbildung 7-5 zeigt, dass oberflichennah nur marginale Unterschiede zu verzeichnen sind, da
hier der Werkstoff nahezu porenfrei ist und damit in allen drei Simulationen mit nahezu
dhnlichen Diffusionskoeffizienten gerechnet wird. Ab einer Tiefe von etwa 500 pm ist eine
Abweichung zwischen den Ansétzen deutlich zu erkennen, da in diesem Bereich die Porositét
von 3 % (Tiefe 500 um) auf 7,5 % (Tiefe von 750 um) zunimmt. Es handelt sich also um die
Randschichtzone, in der noch ein Einfluss der Oberflichenverdichtung zu verzeichnen ist,
aber Poren nicht mehr ginzlich geschlossen werden konnen. Im Falle von ablaufender
Oberfliachendiffusion steht in diesem Werkstoffbereich ein immer gro3er werdendes Angebot
an thermodynamisch giinstigeren Diffusionspfaden iiber die freie Porenoberfliche zur

Verfligung.
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Abbildung 7-5: Gegeniiberstellung numerisch berechneter Kohlenstoffprofile fiir reine
Volumendiffusion (D.y gemdfs Abbildung 6-4) bzw. reine Oberfldchendiffusion (D.y gemdf3
Abbildung 6-6) mit denen eines porenfreien Werkstoffs (Dporenfiei = 2-1 0° mm?s) und den
experimentellen Befunden. Auswertung jeweils in der Taillierung bei vorliegendem gradiert

porosen Werkstoffzustand.

Da fiir Oberflichendiffusionsvorgidnge der effektive Diffusionskoeffizient zunimmt, verlduft
das so erzeugte Kohlenstoffprofil iiber der Kohlenstoffverteilung, die mit einem konstanten

Diffusionskoeffizienten giiltig fiir einen porenfreien Werkstoffzustand berechnet wurde. Aus
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der Abweichung ergibt sich, dass Oberflichendiffusionsvorginge als dominierender
Diffusionsprozess auszuschlieBen sind und folglich kein Porennetzwerk vorliegen kann.
Einzelne runde bzw. tendenziell eher elliptische Poren mit Vorzugsrichtung quer zur
Diffusionsrichtung begiinstigen den Diffusionsvorgang durch ihre Ausrichtung weniger stark,
da verhéltnismiflig wenig Porenoberfliche in Diffusionsrichtung zur Verfiigung steht. In
diesem Falle wird die Reduktion des Diffusionsquerschnittes durch die Poren entscheidend.
Dadurch ist eine Abnahme des effektiven Diffusionskoeffizienten im Vergleich zum
Diffusionskoeffizienten fiir den porenfreien Werkstoffzustand zu verzeichnen. Da das
experimentelle Profil unterhalb der fiktiven Kohlenstoffverteilung, die mit dem
Diffusionskoeffizienten fiir den porenfreien Werkstoff berechnet wurde, liegt, gelingt mit
Volumendiffusion und Berticksichtigung des abnehmenden Diffusionsquerschnittes die beste
Beschreibung des experimentellen Befundes. Aufgrund der nur prozentualen Abnahme liegen
die Kohlenstoffverteilungen fiir den fiktiv porenfreien Werkstoff wie fiir Volumendiffusion
relativ nahe beieinander.

Es kann also festgehalten werden, dass in gradiert pordsen Randschichten nach einer
Festwalzbehandlung Volumendiffusion dominiert, da kaum freie Porenoberfliche in
Diffusionsrichtung zur Verfiigung steht. Da sich gleichzeitig der Diffusionsquerschnitt, also
die Querschnittsfliche flir Diffusionsprozesse, verringert, reduziert sich makroskopisch der
effektive Diffusionskoeffizient gegeniiber dem Diffusionskoeffizienten im porenfreien
Werkstoff. Mit zunehmendem Oberflichenabstand nehmen die Effekte der mechanischen
Oberflachenbehandlung ab, so dass ab einer Tiefe von 750 um wieder von einem
Porennetzwerk auszugehen ist (vgl. Abbildung 7-1). Folglich kann dort vermehrt
Oberflachendiffusion stattfinden, was zu deutlich groeren Diffusionskoeffizienten als im
porenfreien Werkstoff fiihrt. Es ist davon auszugehen, dass dieses Konzept zur Beschreibung
der Diffusion auch bei anderen mechanischen Oberflichenbehandlungen, die gradiert pordse
PM-Randschichtzustinde ergeben, angewendet werden kann. Noch allgemeiner folgt aus
diesen Ergebnissen und Ausfiihrungen, dass eine Beschreibung von Diffusionsprozessen in
pordsen Werkstoffzustinden nicht allein auf Basis eines Porositdtswertes erfolgen kann. Die

vorliegende Morphologie ist ebenfalls ausschlaggebend.
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7.3 Abschrecken

7.3.1 Ergebnisse der Abschrecksimulation

Die numerischen Ergebnisse der Hartesimulation sind in Abbildung 7-6 dargestellt. Es bildet
sich ein martensitisches Randgefiige auf bainitischem Kern aus. Die martensitische
Randschicht reicht dabei bis in eine Tiefe von etwa 0,48 mm. An der Oberfldche liegt nach

der martensitischen Hértung ein Restaustenitgehalt von 3,13 Ma% vor.
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Abbildung 7-6: Gefiigeverteilung nach dem Einsatzhdrten in der taillierten Flachprobe. Aus-

wertung jeweils in der Taillierung bei vorliegendem gradiert porésen Werkstoffzustand.

Die Eigenspannungsverteilung im Bauteil nach dem Abschrecken kann Abbildung 7-7
entnommen werden. Fir die martensitische Randschicht sagt die Simulation
Druckeigenspannungen voraus, die sich an Zugeigenspannungen des Kernbereiches
abstiitzen. Der Vorzeichenwechsel korreliert geméfl den simulativen Ergebnissen mit dem
Wechsel in der Mikrostruktur. Maximale Druckeigenspannungen von etwa 6" o, = -611 MPa
werden vorhergesagt (vgl. Abbildung 7-7). An der Oberfldchen liegen Eigenspannungen der
GroBe 6% = -567 MPa vor.
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Abbildung 7-7: Eigenspannungstiefenprofil nach dem Einsatzhdrten in der taillierten Flach-
probe. Auswertung jeweils in der Taillierung bei vorliegendem gradiert porosen Werkstoffzu-

stand.

7.3.2 Diskussion der Ergebnisse der Abschrecksimulation

Die oben berechnete Mikrostrukturentwicklung ist eine direkte Folge des beim Aufkohlen
eingestellten Kohlenstofftiefenprofils und der beim Festwalzen erzeugten gradiert pordsen
Randschicht. Dabei gilt, dass fiir jede Tiefe in Abhéngigkeit vom dort vorliegenden
Kohlenstoffgehalt und lokalen Verdichtungszustand ein eigenes Zeit-Temperatur-
Umwandlungsdiagramm Giiltigkeit besitzt. Je geringer der Kohlenstoffgehalt und je héher der
lokale Porengehalt, desto reaktiver ist die austenitische Mikrostruktur bei Unterkiihlung.
Dieses zunehmende Umwandlungsbestreben in Folge der pordsen Mikrostruktur ist einerseits
auf die Nutzung der Poren als Keimbildungsstellen und andererseits auf die Nutzung der
Porenoberfliache fiir Diffusionsprozesse zuriickzufiihren. Wird davon ausgegangen, dass die
Keimbildung bei vorhandener Porositdt immer an der Porenoberfliche erfolgt, so konnen
Diffusionsprozesse stets iiber die Porenoberfliche um den Keim erfolgen. Damit existiert
immer eine gilinstig orientierte Porenoberfldche, die flir Diffusionsprozesse genutzt werden
kann. Da bei einer Phasenumwandlung kein gerichteter Materialtransport iiber grof3e Strecken
wie beim Aufkohlen erfolgen muss, spielt die vorliegende Morphologie, also ob eine
vernetzte Porositdt oder einzelne Poren vorliegen, keine Rolle. Folglich ist
Oberflachendiffusion stets dominant und es ist anders als bei gerichteten weitreichenden
Diffusionsprozessen nicht von dominierender Volumendiffusion flir geringe Porosititen

auszugehen. Damit gelten im Falle von Diffusionsprozessen bei Phasenumwandlungen die
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effektiven Diffusionskoeffizienten gemafl Abbildung 6-6. Der andere wichtige Faktor fiir die
Umwandlung ist der Kohlenstoffgehalt. Ein zunehmender Kohlenstoffgehalt fiihrt zu einer
Stabilisierung des Austenits, weshalb die notwendigen Triebkrifte erst bei tieferen
Temperaturen erreicht werden. Vergleicht man die Wirkungsweise von Kohlenstoff und
Porositit, so zeigt sich, dass der Kohlenstoff das Umwandlungsverhalten stirker beeinflusst.
Folglich ist das Verhiltnis zwischen Kohlenstoffgehalt, Porositit und Abschreckrate
entscheidend fiir Phasenumwandlungsprozesse. Aufgrund des hohen Molybdédngehaltes des
Versuchswerkstoffes sind Kohlenstoffdiffusionsprozesse im Austenit erheblich behindert, so
dass notwendige Umordnungsprozesse sowie groB3flaichige Entmischungen und weitreichende
Diffusionsprozesse in der experimentellen Praxis nicht auftreten konnen. Daher konnen
ferritisch-perlitische Reaktionen von vorneherein ausgeschlossen werden, und es ist von
Bainitbildung auszugehen.

Erste bainitische Phasenumwandlungen erfolgen in Werkstoffbereichen, die hohe
Abschreckraten, geringe Kohlenstoffgehalte und einen hohen Porenanteil aufweisen. Die
schnellste Temperaturabnahme ist dabei im Bereich des kleinsten Querschnittes der
Taillierung an den Kanten zu verzeichnen (vgl. Abbildung 7-8 links). Der Kohlenstoffgehalt
(vgl. Abbildung 7-8 rechts) und die Dichte nehmen ausgehend von der Oberfliche ab. Im
Falle des hier vorliegenden Demonstrators ergibt sich somit ein optimales Verhéltnis von
Kohlenstoffgehalt, Porositit und Abschreckrate in Kantennihe an den nicht aufgekohlten
Seitenfldchen des kleinsten Querschnittes direkt unterhalb der gradiert pordsen Randschicht
(vgl. Markierung ,,S“ in Abbildung 7-9).

Mit zunehmender Zeit nimmt die Temperatur der Werkstoftbereiche, die die neugebildete
Bainitphase umgibt, ebenfalls ab, so dass auch hier die notwendigen Triebkrifte fiir
Phasenumwandlungen zur Verfiigung stehen. Simulativ ist dabei zu beobachten, wie sich eine
bainitische Phasenumwandlungsfront in Richtung Bauteilkern bzw. entlang der Seitenflichen
in Langsrichtung ausbreitet. Durch die aufkohlungsbedingte chemische Austenitstabilisierung
der Randschicht sind oberflichennah keine Umwandlungen zu verzeichnen. Erst nach
vollzogener Kernumwandlung und bei deutlich reduzierten Temperaturen sind in der
aufgekohlten Randschicht die Triebkrifte fiir eine Phasenumwandlung vorhanden. Eine
diffusionskontrollierte = Umwandlung ist dann allerdings aufgrund fehlenden
Diffusionsvermdgens nicht mehr moglich, so dass martensitische Scherumwandlungen
erfolgen. Auch hier beginnt zundchst die Phasenumwandlung ausgehend von den
Seitenflichen (vgl. Markierung S in Abbildung 7-9) unterhalb der Oberfldche, da hier durch

geringe Kohlenstoffgehalte schneller die Martensitstarttemperatur erzielt wird.
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Abbildung 7-8: Gegeniiberstellung der anfinglichen Temperaturentwicklung nach t = 0,25 s
und der Kohlenstoffverteilung. Identifikation der Werkstoffbereiche, die zuerst umwandeln.

Die Umwandlungsfront breitet sich mit weiterem Wérmeentzug in Richtung Oberfldche aus.
Da die Randschicht Kohlenstoffkonzentrationen iiber 0,5 Ma% aufweist, kann keine
vollstindige Gefligeumwandlung beobachtet werden, so dass Restaustenit in den
Randbereichen vorliegt. Die Porositdt beeinflusst die martensitische Umwandlung in der hier
vorliegenden Simulation nicht, da im Modell kein Einfluss der Porositit auf die
Martensitstarttemperatur hinterlegt ist und auch keine Umwandlungsdehnungen durch das
Porenvolumen aufgenommen werden konnen, was eine martensitische Reaktion auch bei
geringeren Triebkriften ermdglichen wiirde.

Die Ergebnisse der experimentellen Hértung sind in Abbildung 7-10 links dargestellt. Nach
einer Nital-Pikral Doppeldtzung kann ein hauptsidchlich martensitisch dominiertes
Randschichtgefiige und ein bainitischer Kern festgestellt werden. Die martensitisch gehértete
Randzone erstreckt sich dabei etwa 0,5 mm ausgehend von der Oberfliche in das Bauteil,
wobei allerdings eine exakte Abgrenzung aufgrund des flieBenden Ubergangs von
martensitischem zu bainitischem Gefiige schwierig ist. An der Oberfliche konnte ein

Restaustenitgehalt von 4 Ma% rontgenographisch ermittelt werden.



Ergebnisse und Diskussion 113

SDV_BAINITGEHALT[]
{Avg: 75%)

+1.00e+00
+9.16e-01

+7500.01 Frontalansicht A-B:

B

Abbildung 7-9: Darstellung der Werkstoffbereiche, die die ersten Phasenumwandlungspro-

zesse beim Abschrecken durchlaufen. Gezeigt ist die bainitische Phasenumwandlung.

Ein Vergleich mit der simulativ vorhergesagten Mikrostruktur ergibt generell eine gute Uber-
einstimmung, allerdings unterschétzt die Simulation die martensitische Hértung der Rand-
schicht leicht (vgl. Abbildung 7-10 rechts). Statt 0,5 mm werden in der Simulation 0,48 mm
vorhergesagt. Ein moglicher Grund fiir diese Abweichung ist, dass Umwandlungsdehnungen
im realen Werkstoff vom Porenvolumen aufgenommen werden koénnen und sich daher die
erforderlichen Anpassungsverformungen des Systems reduzieren, was eine Martensitbildung
auch bei geringeren Triebkréften, also in groeren Tiefen, ermdglicht [30]. Diese Hypothese
erscheint plausibel, da gemiB3 Mittemeijer [33] ein erheblicher Anteil der Triebkraft fiir An-

passungsverformungsvorginge aufgebracht werden muss.

Experiment

Simulation

Abbildung 7-10: Querschliff durch die Flachprobe nach dem Einsatzhdirten. Nital-Pikral

Doppelditzung sowie Gegeniiberstellung von simulativen und experimentellen Befunden.
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Die zeitliche Entwicklung des Spannungszustandes ist in Abbildung 7-11 fiir einen Oberfla-
chenknoten der Taillierung dargestellt und ist eine direkte Folge der sich einstellenden Tem-
peraturgradienten wie auch der Abfolge der auftretenden Phasenumwandlungen. Nachvollzo-
gen werden kann der dargestellte Spannungsverlauf mit dem giangigen Rand-Kern-Modell aus
[21].

Mit Beginn der Abkiihlung bilden sich im Rand Léingszugspannungen (I) und im Kern
Langsdruckspannungen aus. Diese Warmespannungen sind die direkte Folge auftretender
Temperaturdifferenzen. Die Temperatur der Oberfliche nimmt durch den direkten Kontakt
mit dem Abschreckmedium schneller ab als der Kern und weist damit ein stirkeres Bestreben
zur Schrumpfung auf. Dieser Schrumpfung der Oberfliche wirkt der Bauteilkern entgegen, so
dass in der Oberfliche die bereits erwdhnten Langszugspannungen entstehen (I). Die
thermischen Spannungen sind dabei umso grofBer, je hoher die Warmstreckgrenze und je
geringer die Warmeleitfahigkeit ist. Auf beide Kennwerte wirkt sich die Porositét aus. Da sich
nach und nach auch thermische Spannungen in den dickeren Querschnitten einstellen, erfolgt
geometriebedingt ein Abbau der aufgebauten thermischen Zuglingsspannungen an der
Oberflache im hier betrachteten geringsten Querschnitt (II).

Nach ungefihr 4 s ist das Bauteil soweit abgekiihlt, dass im Kernbereich Triebkréfte flir erste
Phasenumwandlungsprozesse zur Verfiigung stehen. Umwandlungen in der Randschicht sind
durch die hohen Kohlenstoffgehalte noch nicht moglich. Die Bainitbildung im Kern bewirkt
eine Volumenzunahme, die von den austenitischen Randbereichen der Probe behindert wird.
Folglich nehmen die Druckspannungen durch die behinderte Ausdehnung des Kernbereiches
fiir den Kern wie auch die Léngszugspannungen im Rand (vgl. Teilbereich III des
Spannungsverlaufes aus Abbildung 7-11) zu. Durch die Uberlagerung der thermisch- und
umwandlungsbedingten Spannungen kénnen lokal Plastifizierungen auftreten, was zunéchst
eine Reduktion der Lingszugspannungen bewirkt. Da die Temperaturdifferenz zwischen
Rand und Kern weiter zunimmt und die Warmstreckgrenze mit sinkender Temperatur
ebenfalls ansteigt, kann im weiteren Verlauf eine leichte Zunahme der Zugspannungen
beobachtet werden (Teilbereich IV).

Erreicht die Temperatur in der Randschicht die Martensitstarttemperatur, so setzt die
martensitische Reaktion ein. Durch den hohen Randkohlenstoffgehalt beginnt die
martensitische Reaktion zundchst unterhalb der Oberfliche (Teilbereich V). Der so
auftretende Volumensprung wird durch den bereits umgewandelten Kernwerkstoff behindert,
so dass ein Vorzeichenwechsel in der Spannungsentwicklung zu verzeichnen ist. Der

Randbereich steht ab diesem Zeitpunkt unter Druckspannungen, der Kernbereich des Bauteils
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unter Zugspannungen. Im weiteren Verlauf der Spannungsentwicklung (Teilbereich VI) ist
eine Zunahme der Druckldngsspannung im betrachteten Oberflichenelement erkennbar, die
auf die dort zeitlich zuletzt stattfindende martensitische Umwandlung zuriickzufiihren ist. Der
Volumensprung dieser martensitischen Umwandlung wird von bereits umgewandelten
Werkstoffbereichen behindert, so dass die bereits existierenden Druckspannungen weiter
ausgebaut werden. In Folge lokaler Plastifizierungen bleiben diese Spannungen auch nach
Temperaturausgleich existent, so dass letztlich Druckeigenspannungen im Rand und

Zugeigenspannungen im Kernwerkstoff vorliegen.
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Abbildung 7-11: Zeitliche Entwicklung der Spannungsentwicklung fiir ein Oberflichenele-

ment in Lingsrichtung.

Das messtechnisch erfasste Eigenspannungstiefenprofil ist in Abbildung 7-12 dargestellt. Es
zeichnet sich durch ein Druckeigenspannungsmaximum der Hohe 6" = -478 MPa aus. An der
Oberfliache liegen lediglich Druckeigenspannungen von ungefihr -200 MPa vor. Dieser
Abfall zur Oberfliche wird in der Literatur einerseits auf den sich in der Randschicht
bildenden Restaustenitgehalt zuriickgefiihrt als auch auf eindiffundierenden Sauerstoff, der
lokal mit sauerstoffaffinen Elementen Oxide bildet, die die Hértbarkeit verringern [109]. Ein
Nulldurchgang konnte nicht festgestellt werden. Dies ist auf Umlagerungseffekte beim
Abtragen zuriickzuftihren. Da sowohl die Unter- als auch die Oberseite festgewalzt und
einsatzgehdrtet werden, stehen beide letztlich unter Druckeigenspannungen. Durch
elektrochemisches einseitiges Abtragen wird das mechanische Momentengleichgewicht

aufgehoben und es kommt zu einer Verformung und damit zu Umlagerungseffekten.
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Ein Vergleich zwischen Simulation und Experiment zeigt, dass in beiden Féllen der
grundsitzliche Verlauf, mit Druckeigenspannungen im Rand und Zugeigenspannungen im
Kernwerkstoff, wiedergegeben wird. Die im Rande vorliegenden Durckeigenspannungen
werden tliberschitzt. Insbesondere der Oberflichenwert der aufgrund innerer Oxidation stark
gegeniiber den anderen Eigenspannungswerten des Randbereiches abfillt, kann durch die
Simulation nicht beschrieben werden, da die geéinderte chemische Zusammensetzung nach der
inneren Oxidbildung in der Simulation nicht beriicksichtigt wird. Der Nulldurchgang kann
aufgrund von Umlagerungseffekten, die bei der experimentellen Ermittlung von
Eigenspannungen in Folge eines einseitigen elektrochemischen Abtragens auftreten, nicht fiir
eine Verifikation der Simulation genutzt werden. Dennoch scheint der Nulldurchgang der
Simulation durch die Korrelation mit der Mikrostrukturentwicklung plausibel

(vgl. Abbildung 7-12).
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Abbildung 7-12: Gegeniiberstellung der experimentellen und simulativen Eigenspannungsver-
teilung in Ldngsrichtung. Experimentelle Ergebnisse sind unkorrigiert. Auswertung jeweils in

der Taillierung bei vorliegendem gradiert porosen Werkstoffzustand.

7.4 Diskussion der Prozesskette

Die in dieser Arbeit angestrebte definierte Einstellung eines Kohlenstofftiefenprofils und
damit gezielte Randschichthédrtung konnte geméall den in Kapitel 7.2 und 7.3 vorgestellten
Ergebnissen umgesetzt werden. Diese erfolgreiche thermochemische Behandlung von PM-
Bauteilen ist hauptsichlich auf die vorherige mechanische Oberflichenbehandlung und damit
auf die Oberflichenverdichtung zuriickzufiihren. Abbildungen 7-13, 7-14, 7-15 zeigen den

Einfluss des Festwalzens auf die Ergebnisse. Hierfiir wurden die Simulationen zusétzlich an
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der mechanisch nicht behandelten und daher pordsen Einspannfliche ausgewertet. Fiir die
Diffusionsvorginge im Bereich der Einspannfliche wurde von dominanter
Oberflichendiffusion ausgegangen. Fiir das Aufkohlen ergibt sich an der Einspannfliche
CRand, Einspannfliche = 0,63 Ma% ein deutlich geringerer Randkohlenstoffgehalt, als sich bei
verdichteter Oberfliche Crang, Taillierung = 0,72 Ma% einstellen wiirde. Die Aufkohlungstiefe
dagegen nimmt deutlich zu. An der Einspannfldche wird der Grundkohlenstoffgehalt erst in
einer Tiefe von 2,25 mm, also fast der halben Bauteilbreite, wieder erreicht. Im Vergleich
hierzu stellen sich deutlich groBere Gradienten im Kohlenstoffprofil der mechanisch
behandelten Taillierung ein und der Grundkohlenstoffgehalt ist bereits in einer Tiefe von

ungefdahr 1 mm messbar.
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Abbildung 7-13: Simulativ ermitteltes Aufkohlprofil fiir den pordsen bzw. gradiert pordsen
Werkstoffzustand aus Abbildung 7-1. Ergebnis gilt fiir eine Aufkohltemperatur von 940 °C fiir
2 h bei einem Kohlenstoffpegel von 1 Ma% im 1. Stadium und 0,8 Ma% im 2. Stadium.

Fiir das nachfolgende Hérten sind die Ergebnisse in Abbildung 7-14 dargestellt. Auch hier
zeigt sich eine deutlich tieferreichende martensitische Hartung. Fiir die Einspannfliche weist
die Simulation eine martensitisch dominierte Randschicht bis in eine Tiefe von 0,81 mm aus.
Im Vergleich hierzu erstreckt sich die martensitische Hartung im Bereich der Taillierung nur
bis 0,48 mm in das Bauteil. Durch die hoheren Randkohlenstoffgehalte in der Taillierung ist
in diesen Werkstoffbereichen auch mit einem hoheren Restaustenitgehalt zu rechnen. Im
Bereich der Taillierung liegen randnah 3,1 Ma% vor. Dagegen wird fiir den Einspannbereich

ein Restaustenitgehalt von 2,8 Ma% vorausgesagt.
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Abbildung 7-14: Simulativ ermittelte Gefiigeverteilung fiir den pordsen bzw. gradiert pordsen

Werkstoffzustand.

Folglich sind auch  Anderungen beim  Eigenspannungszustand  festzustellen
(vgl. Abbildung 7-15). Durch den geringeren Kohlenstoffgehalt liegt ein geringerer

Restaustenitanteil in der Einspannfldche vor.
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Abbildung 7-15: Simulativ ermittelte Eigenspannungsverteilung fiir den porosen bzw. gra-
diert porosen Werkstoffzustand. Auswertung in allen Fillen an der nicht taillierten Seitenfld-

che, so dass keine Geometrieeffekte beriicksichtigt werden miissen.
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Die Simulation sagt daher fiir die Einspannfliche maximale Druckeigenspannungen an der
Oberfliche von Gmax, Einspannfliche = -532 MPa voraus, die damit betragsméifig kleiner als in der
Taillierung mit  Gma, Taillierng = -611 MPa sind. An der Oberfliche ergibt sich fiir
Werkstoftbereiche, die vor der thermochemischen Behandlung einer mechanischen
Oberflichenbehandlung unterzogen wurden, ein Wert von o, Taillierung = -567 MPa. Das
Werkstoffvolumen, das unter Druckeigenspannungen steht, ist dagegen im Bereich der
Einspannfldche groBer. Der Nulldurchgang ist hier nach etwa 0,9 mm festzustellen. In der
Taillierung ist dagegen der Nulldurchgang bereits nach 0,6 mm zu verzeichnen.

Damit ldsst sich also festhalten, dass mittels des gewéhlten Ansatzes der mechanischen
Oberflaichenbehandlung vor dem Einsatzhirten der Kohlenstoftf definierter in die Randschicht
eingebracht werden kann und die Randschicht gezielt hirtbar ist bei gleichzeitigem Erhalt des
duktilen Kernes. Dies deutet auf vorteilhaftere Bauteileigenschaften durch die mechanische

Oberflachenbehandlung hin.
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8 Zusammenfassung

Ziel dieser Arbeit war die numerische Beschreibung des Einsatzhiartens von
pulvermetallurgischen randschichtverdichteten gradiert pordsen Bauteilen zur Vorhersage des
Kohlenstoffprofils, der Gefiigeverteilung und des Eigenspannungszustands.

Das gewihlte numerische Konzept sieht dabei zwei konsekutive Simulationen fiir die
Einzelprozesse Aufkohlen und Hérten basierend auf dem kommerziellen FE-Softwarepaket
ABAQUS vor. Beide Simulationen wurden verkettet miteinander durchgefiihrt, um die
Ergebnisse aus der vorangegangenen Rechnung beriicksichtigen zu koénnen. Die numerische
Berechnung erfolgte an vereinfachten porenfreien und damit homogenisierten Strukturen. Zur
Beriicksichtigung der Porositit wurden effektive Materialeigenschaften benutzt. Die
numerische Beschreibung des Aufkohlens basierte auf einer Beschreibung des
Stoffiilberganges mittels eines technologischen Ansatzes. Der Stofftransport im
Werkstoffvolumen wurde mittels des 2. Fick’schen Gesetzes unter Nutzung effektiver
Diffusionskoeffizienten =~ beschrieben. = Die = Temperaturfeldberechnung  bei  der
Abschrecksimulation beruht auf der in ABAQUS standardmifig implementierten
Wirmeleitungsgleichung nach Fourier unter Beriicksichtigung des Wérmeiibergangs iiber die
Bauteiloberflichen. Auftretende thermisch induzierte Phasenumwandlungen und deren
Effekte auf das Temperaturfeld sowie den vorliegenden Spannungszustand werden in
benutzerdefinierten Erweiterungen berechnet. Dabei muss zwischen diffusionsgesteuerten und
diffusionslosen = Phasenumwandlungen  unterschieden werden.  Diffusionsgesteuerte
Phasenumwandlungen werden mittels eines Johnson-Mehl-Avrami-Ansatzes beschrieben.
Dagegen erfolgt die Berechnung diffusionsloser Umwandlungsvorginge mit einem Modell
nach Koistinen-Marburger.

Zur Durchfiihrung des beschriebenen numerischen Konzepts wurden Materialkennwerte fiir
Astaloy 85 Mo bestimmt und mittels dieser experimentellen Befunde ein Materialmodell
erstellt. Das Aufkohlverhalten wurde sowohl mittels Aufkohlversuchen als auch
-simulationen erfasst und daraus effektive Diffusionskoeffizienten berechnet. Im Falle eines
Porennetzwerkes mit groem Angebot an freier Oberfldche in Diffusionsrichtung kann von
dominierender Oberfldchendiffusion ausgegangen werden, was zu zunehmenden effektiven
Diffusionskoeffizienten mit wachsender Porositit fiihrt. Bei einzeln vorliegenden elliptischen
Poren dominiert weitestgehend Volumendiffusion. Damit kommt dem verfiigbaren

Diffusionsquerschnitt entscheidende Bedeutung zu, was wiederum einen abnehmenden



Zusammenfassung 121

effektiven Diffusionskoeffizienten bei zunehmender Porositit bedingt. Fiir die numerische
Beschreibung ist oberflichennah von Volumendiffusion und fiir die nicht mechanisch
verdichteten Kernbereiche von Oberflichendiffusion auszugehen. Fiir die Modellierung des
diffusionsgesteuerten Umwandlungsverhaltens mittels des Johnson-Mehl-Avrami-Ansatzes
wurden isotherme Umwandlungsversuche durchgefiihrt. Dabei konnte eine bevorzugte
Phasenumwandlung bei mittlerer Unterkiihlung sowie ldngere Inkubationszeiten fiir
zunehmenden Kohlenstoffgehalt und abnehmende Porositét festgestellt werden. Um diese
experimentellen  Befunde  numerisch  beschreiben zu  konnen, wurde  der
Transformationsmechanismusexponent konstant gewiahlt und der Parameter zur Beschreibung
von Keimbildung und -wachstum temperatur-, kohlenstoff- und porosititsabhingig
ausgefiihrt. Beziiglich des mechanischen Verhaltens wurden temperatur-, kohlenstoff- und
porosititsabhingig Versuche fiir unterschiedliche Mikrostrukturen durchgefiihrt mit der
Zielsetzung das FlieBverhalten zu bestimmen. Ergidnzend wurden thermophysikalische
Kennwerte experimentell ermittelt.

Die numerischen Untersuchungen des Aufkohlens zeigen, dass eine Durchkohlung durch
vorherige mechanische Oberflichenverdichtung vermieden und ein definiertes
Kohlenstoffprofil erzeugt werden kann. Das erzeugte Kohlenstoffprofil kann mittels eines
technologischen Ansatzes zur Abbildung des Stoffiiberganges und effektiver
Diffusionskoeffizienten fiir Flachproben vorhergesagt werden. Bei Beriicksichtigung des
Kohlenstoffeffektes auf den effektiven Diffusionskoeffizienten lassen sich verbesserte
Ergebnisse erzielen. Insbesondere in Oberflachenndhe kann der Effekt des Kohlenstoffs nicht
vernachléssigt werden.

Fiir das Abschrecken ergibt sich mit dem beschriebenen Kohlenstoffprofil eine martensitische
Randschicht, die in ein bainitisches Grundgefiige tibergeht. Die martensitische Randschicht ist
in Folge dessen verbunden mit der Ausbildung von Druckeigenspannungen, die sich an
Zugeigenspannungen im  Bauteilinneren abstiitzen. Der Vorzeichenwechsel der
Eigenspannungen korreliert mit dem Ubergang der martensitisch dominierten Randschicht in
das bainitische Kerngefiige. Die Gefiigeentwicklung kann durch das erstellte Materialmodell
und die gewdhlten Ansdtze nach Johnson-Mehl-Avrami und Koistinen-Marburger gut

wiedergegeben werden. Die entstehenden Eigenspannungen werden leicht iiberschétzt.

Zentrales Ergebnis der Arbeit ist damit einerseits die Durchfiihrbarkeit einer Einsatzhédrtung
an pulvermetallurgischen oberfldchenverdichteten gradiert pordsen Bauteilen und andererseits

die Anwendbarkeit des entwickelten Simulationstools fiir die Prozess- und Bauteilauslegung.
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von 0,8 Ma% und einer Dichte von 7,8 g/cm?.

Bestimmung des thermischen Ausdehnungskoeffizienten. Beispiel fiir
die Bestimmung des iiber der Temperatur gemittelten thermischen Aus-
dehnungskoeftizienten fiir Austenit.

Bestimmung der Umwandlungsdehnung schematisch am Beispiel der
Austenit-Ferrit/Perlit-Umwandlung.

Bestimmung der Umwandlungsdehnung schematisch am Beispiel der
Umwandlung von Austenit in Ferrit/Perlit fiir Astaloy 85 Mo.

100 kN-Universalpriifmaschine Zwick mit Spiegelofen und Dehnungs-
aufnehmer zur Durchfiihrung von Warmzugversuchen zur Bestimmung
des Elastizitdtsmoduls.

Eingestelltes Kohlenstoffpotential in der Ofenatmosphéire beim
Einsatzhérten.

Beispielhafte Darstellung fiir die ,,Phasenanalyse und das verwendete
Messraster. Hier: Astaloy 85 Mo mit einer Dichte von 7,2 g/cm?. Ver-
grofBerung 200-fach.
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Abbildung 5-1:
Abbildung 5-2:

Abbildung 5-3:

Abbildung 5-4:

Abbildung 5-5:

Abbildung 5-6:
Abbildung 5-7:

Abbildung 6-1:

Abbildung 6-2:

Abbildung 6-3:

Abbildung 6-4:

Abbildung 6-5:

Abbildung 6-6:
Abbildung 6-7:

Abbildung 6-8:

Wechselwirkungen bei einer thermochemischen Warmebehandlung.
Simulationskonzept fiir das Einsatzhdrten bestehend aus zwei konseku-
tiven Teilsimulationen. Das Autheizen wird vernachlissigt.
Geometriemodell fiir die Einsatzhartesimulation in ABAQUS. Vernet-
zung mit 27837 Hex-Elemente mittels der Biase-Funktion (Verzer-
rungsfunktion).

Chemische Randbedingung: Stoffiibertragung iiber rot gekennzeichnete
obere und untere Deckfldche. Visualisierung der festen Einspannung im
Punkt L.

Anwendung des Johnson-Mehl-Avrami-Ansatzes zur Beschreibung
einer Phasenumwandlung bei kontinuierlicher Abkiihlung [87].
Anderungen der Vernetzung: feinere Vernetzung in z-Richtung.
Thermische Randbedingung: Warmeiibertragung iiber rot gekennzeich-
nete Oberflachen. Visualisierung der festen Einspannung im Punkt L.
Kohlenstofftiefenverteilung in geschliffenen Astaloy 85 Mo-Rohlingen
der homogenen Dichte p= 7,8 g/cm® und einem Grundkohlenstoffge-
halt von 0,25 Ma% nach 4-stliindigem Aufkohlen bei 940 °C mit einem
Kohlenstoffpegel von 1 Ma%.

Anpassung der Simulation an das experimentell ermittelte Aufkohlpro-
fil fiir den porenfreien Werkstoffzustand von Astaloy 85 Mo. Aufkohl-
bedingungen: ¢, = 1 Ma%, T = 940 °C und 4 Stunden Aufkohldauer.
Modell zur Bestimmung der Auswirkungen von Poren auf Volumendif-
fusionsprozesse.

Effektiver Diffusionskoeffizient bei dominanter Volumendiffusion in
Abhingigkeit der Porenmorphologie.

Kohlenstofftiefenverteilungen in geschliffenen Astaloy 85 Mo-
Zylinderproben der homogenen Dichten p = 6,8, 7,2 und 7,8 g/cm?® nach
einem 4-stiindigen Aufkohlprozess bei 940 °C und einem Kohlenstoft-
pegel von 1 Ma%.

Effektiver Diffusionskoeffizient bei dominanter Oberfldchendiffusion.
Scheinbare Sprungenthalpie fiir die interstitielle Atombewegung im
Falle von Volumendiffusion bei vorliegender Porositit.

Scheinbare Sprungenthalpie fiir die interstitielle Atombewegung im

Falle von Oberflichendiffusion bei vorliegender Porositit.
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Abbildung 6-9:

Abbildung 6-10:

Abbildung 6-11:

Abbildung 6-12:

Abbildung 6-13:

Abbildung 6-14:

Abbildung 6-15:

Abbildung 6-16:

Abbildung 6-17:

Abbildung 6-18:

Abbildung 6-19:

Abbildung 6-20:

Abbildung 6-21:

Fragment eines isothermen ZTU-Schaubilds fiir Astaloy 85 Mo mit
einem Kohlenstoffgehalt von ¢, = 0,25 Ma% fiir eine Dichte von
6,8 g/cm® und 7,8 g/cm’.

Isothermes ZTU-Schaubild fiir Astaloy 85 Mo mit einem Kohlenstoff-
gehalt von cc = 0,5 Ma% fiir eine Dichte von 6,8 g/cm?® und 7,8 g/cm’.
Isothermes ZTU-Schaubild fiir Astaloy 85 Mo mit einem Kohlenstoff-
gehalt von ¢, = 0,8 Ma% fiir eine Dichte von 6,8 g/cm?® und 7,8 g/cm’.
Gegeniiberstellung von modellierten und experimentellen Befunden fiir
Astaloy 85 Mo mit einem Kohlenstoffgehalt von ¢.= 0,5 Ma% und den
Dichten 6,8 g/cm?® und 7,8 g/cm?.

Gegeniiberstellung von modellierten und experimentellen Befunden fiir
Astaloy 85 Mo mit einem Kohlenstoffgehalt von ¢.= 0,8 Ma% und den
Dichten 6,8 g/cm?® und 7,8 g/cm?.

Martensitstarttemperatur in Abhangigkeit des Kohlenstoffgehaltes und
der Dichte.

Umwandlungsdehnungen fiir die Austenit in Ferrit-Perlit-Umwandlung
fiir Astaloy 85 Mo fiir verschiedene Kohlenstoffgehalte und Dichtestu-
fen.

Umwandlungsdehnungen fiir die Austenit in Bainit Umwandlung fiir
Astaloy 85 Mo fiir verschiedene Kohlenstoffgehalte und Dichtestufen.
Umwandlungsdehnungen flir die Austenit in Martensit Umwandlung
bei einem Kohlenstoffgehalt von 0,5 Ma% fiir verschiedene Dichtestu-
fen. Bestimmung erfolgte aus Dilatometerexperimenten.
Gegeniiberstellung der Lingendnderung bei der Austenit-Ferrit/Perlit-
Umwandlung fiir verschiedene Dichten und einen Kohlenstoffgehalt
von 0,25 Ma%.

Gegeniiberstellung modellierter und experimentell gemessener Um-
wandlungsdehnungen fiir die Austenit-Ferrit/Perlit-Umwandlung.
Gegeniiberstellung modellierter und experimentell gemessener Um-
wandlungsdehnungen fiir die Austenit-Bainit-Umwandlung.
Gegeniiberstellung der modellierten und experimentell ermittelten
Umwandlungsdehnungen fiir die Austenit-Martensit-Umwandlung fiir

einen Kohlenstoffgehalt von 0,5 Ma%.
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Abbildung 6-22:

Abbildung 6-23:

Abbildung 6-24:

Abbildung 6-25:

Abbildung 6-26:

Abbildung 6-27:

Abbildung 6-28:

Abbildung 6-29:

Abbildung 6-30:

Abbildung 6-31:

Abbildung 6-32:

Umwandlungsplastische Konstante fiir die Austenit-Martensit-
Umwandlung.

Experimentelle Befunde fiir den Elastizititsmodul in Abhédngigkeit von
Dichte und Temperatur fiir Astaloy 85 Mo mit einem Kohlenstoffgehalt
von 0,25 Ma%.

Experimentelle Befunde fiir die elastische Streckgrenze in Abhéingig-
keit der Dichte und der Temperatur fiir eine ferritsich-perlitische (links)
bzw. bainitsche (rechts) Mikrostruktur fiir Astaloy 85 Mo.
Experimentelle Befunde fiir die elastische Streckgrenze in Abhéngig-
keit der Dichte und der Temperatur fiir eine martensitische (links) bzw.
austenitische (rechts) Mikrostruktur fiir Astaloy 85 Mo.
Gegentiberstellung der modellierten und experimentellen Elastizitéts-
moduln fiir Astaloy 85 Mo mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,25 Ma%
und einer ferritisch-perlitischen Mikrostruktur fiir unterschiedliche Po-
rosititen. Modell nach [14] mit einem Y=2,8.

Gegeniiberstellung von modellierten und experimentell ermittelten
Elastizitdtsmoduln fiir verschiedene Dichten und verschiedene Tempe-
raturen.

Modellierte und experimentelle elastische Streckgrenze in Abhédngig-
keit der Porositét fiir eine ferritsich-perlitische (links) bzw. bainitische
(rechts) Mikrostruktur.

Modellierte und experimentelle elastische Streckgrenze in Abhingig-
keit der Porositit fiir eine martensitische (links) bzw. austenitische
(rechts) Mikrostruktur.

Gegeniiberstellung von modellierten und experimentell ermittelten
Streckgrenzen fiir den verdichteten Zustand in Abhédngigkeit der Priif-
temperatur.

Thermischer Ausdehnungskoeffizient in Abhingigkeit des Gefliges, der
Dichte und des Kohlenstoffgehaltes. Ermittlung iiber Abschreckdilato-
metrie.

Spezifische Wirmekapazitit in Abhéngigkeit der Temperatur und des
Kohlenstoffgehaltes. Ermittlung {iber DSC-Analyse.
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Abbildung 6-33:

Abbildung 6-34:
Abbildung 6-35:

Abbildung 6-36:

Abbildung 6-37:

Abbildung 6-38:

Abbildung 6-39:

Abbildung 7-1:

Abbildung 7-2:

Abbildung 7-3:

Abbildung 7-4:

Wirmeleitfahigkeit fiir vollstindig verdichteten (p = 7,8 g/cm?®) Asta-
loy 85 Mo in Abhéngigkeit des Kohlenstoffgehaltes. Berechnung iiber
Temperaturleitfdhigkeit und spezifische Warmekapazitit.
Arithmetisches Mittel der Warmeleitfahigkeit in Abh. der Temperatur.
Einfluss der Temperatur auf die Warmeleitfahigkeit. Gegeniiberstellung
von modellierten und experimentellen Befunden fiir den porenfreien
Werkstoffzustand. unter Nutzung der porenfreien Warmeleitfahigkeit
aus Abbildung 6-34 und des Modells von [32].

Einfluss der Porositit auf die Wéarmeleitfahigkeit unter Nutzung der
porenfreien Warmeleitfahigkeit aus Abbildung 6-35 und des Modells
von [32].

Halbunendliches 2D-Modell zur Bestimmung der effektiven Warme-
leitfahigkeit in Abhéngigkeit von Porositdt und Porenmorphologie.
Einfluss der Dichte und der Porenmorphologie auf die Warmeleitfahig-
keit. Befunde aus halbunendlichem 2D-Modell aus Abbildung 6-37.
Vergleich des hier beschriebenen Modells fiir die Abhéingigkeit der
Wairmeleitfahigkeit von der Porositit im Falle einer runden Porenmor-
phologie und dem von [2] veroffentlichten Modell.

Links: Experimentell ermitteltes Porosititstiefenprofil nach dem Fest-
walzen der taillierten Flachprobe und entsprechende mathematische Be-
schreibung durch eine Boltzmann-Funktion im Vergleich zur resultie-
renden Porosititsverteilung nach dem Aufprigen. Rechts: Ubertragene
Porosititstiefenverteilung.

Simulativ ermitteltes Aufkohlprofil fiir den gradiert porésen Werkstoft-
zustand aus Abbildung 7-1. Ergebnis gilt fiir eine Aufkohltemperatur
von 940 °C bei einem zweistlindigen zweistufigen Aufkohlprozess.
Kohlenstoffpegel im Boost-Stadium: 1 Ma%. Kohlenstoffpegel im Dif-
fusions-Stadium: 0,8 Ma%.

Gegeniiberstellung des simulativ berechneten Kohlenstoffprofils mit
der experimentell ermittelten Kohlenstoffverteilung. Auswertung je-
weils in der Taillierung bei vorliegendem gradiert porosen Werkstoff-
zustand.

Gegeniiberstellung der experimentell ermittelten Kohlenstoffverteilung

mit den simulativ berechneten Kohlenstoffprofilen mit bzw. ohne Ein-
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Abbildung 7-5:

Abbildung 7-6:

Abbildung 7-7:

Abbildung 7-8:

Abbildung 7-9:

Abbildung 7-10:

Abbildung 7-11:

Abbildung 7-12:

Abbildung 7-13:

bezug des Kohlenstoffeffektes auf die Diffusivitit. Auswertung jeweils
in der Taillierung bei vorliegendem gradiert porésen Werkstoffzustand.
Gegeniiberstellung numerisch berechneter Kohlenstoffprofile fiir reine
Volumendiffusion (Degr gemaf Abbildung 6-4) bzw. reine Oberflichen-
diffusion (D¢ gemédBl Abbildung 6-6) mit denen eines porenfreien
Werkstofts (Dporentrei = 2:10° mm?/s) und den experimentellen Befun-
den. Auswertung jeweils in der Taillierung bei vorliegendem gradiert
porosen Werkstoffzustand.

Gefiigeverteilung nach dem Einsatzhirten in der taillierten Flachprobe.
Auswertung jeweils in der Taillierung bei vorliegendem gradiert poro-
sen Werkstoffzustand.

Eigenspannungstiefenprofil nach dem Einsatzhérten in der taillierten
Flachprobe. Auswertung jeweils in der Taillierung bei vorliegendem
gradiert porosen Werkstoffzustand.

Gegeniiberstellung der anfanglichen Temperaturentwicklung nach
t=0,25 s und der Kohlenstoffverteilung. Identifikation der Werkstoff-
bereiche, die zuerst umwandeln.

Darstellung der Werkstoftbereiche, die die ersten Phasenumwandlungs-
prozesse beim Abschrecken durchlaufen. Gezeigt ist die bainitische
Phasenumwandlung.

Querschliff durch die Flachprobe nach dem Einsatzhérten. Nital-Pikral
Doppeldtzung sowie Gegeniiberstellung von simulativen und experi-
mentellen Befunden.

Zeitliche Entwicklung der Spannungsentwicklung fiir ein Oberflédchen-
element in Langsrichtung.

Gegeniiberstellung der experimentellen und simulativen Eigenspan-
nungsverteilung in Langsrichtung. Experimentelle Ergebnisse unkorri-
giert. Auswertung jeweils in der Taillierung bei vorliegendem gradiert
porosen Werkstoffzustand.

Simulativ ermitteltes Aufkohlprofil fiir den pordsen bzw. gradiert poro-
sen Werkstoffzustand aus Abbildung 7-1. Ergebnis gilt fiir eine Auf-
kohltemperatur von 940 °C fiir 2 Stunden bei einem Kohlenstoffpegel

von 1 Ma% im ersten Stadium und bei 0,8 Ma% im zweiten Stadium.
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Abbildung 7-14:

Abbildung 7-15:

Simulativ ermittelte Gefligeverteilung fiir den pordsen bzw. gradiert
pordsen Werkstoffzustand.

Simulativ ermittelte Eigenspannungsverteilung fiir den pordsen bzw.
gradiert pordsen Werkstoffzustand. Auswertung in allen Fillen an der
nicht taillierten Seitenfldche, so dass keine Geometrieeffekte beriick-

sichtigt werden miissen.
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11 Tabellenverzeichnis

Tabelle 3-1:

Tabelle 4-1:
Tabelle 4-2:

Tabelle 6-1:
Tabelle 6-2:

Tabelle 6-3:

Chemische Zusammensetzung des modifizierten Basiswerkstoffes Asta-
loy 85 Mo gemiB Spektralanalyse.

Probenpréparation: Freilegung der Poren.

Probenpriparation: Schleifen und Polieren nach der Infiltration der Po-
ren.

Parameter fiir die Modellierung von Dgainit in Gleichung (6.14).
Parameter fiir die Modellierung von Eg,ipit in Gleichung (6.15) und
Fpgainit in Gleichung (6.16) flir die Austenit-Bainitumwandlung.
Parameter M; o und AM; (6.18) fiir die Modellierung der diffusionslosen
Umwandlung in Abhéngigkeit des Kohlenstoffgehaltes c..
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