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Kurzfassung

Pulvermetallurgische (PM) Bauteile erfreuen sich in GroBserien aufgrund
ihrer endkonturnahen Herstellung im Automobilbau grofler Beliebtheit. Im
Zuge notwendiger Verbesserungen der Materialeffizienz steigen die Anfor-
derungen an die Beanspruchbarkeit von bewegten Bauteilen. Das Einsatz-
hérten hat sich in der Serie dabei als attraktives Verfahren zur Steigerung
der Bauteilbeanspruchbarkeit etabliert. An den Einsatzhérteprozess werden
aufgrund der in PM-Bauteilen vorliegenden Porositit jedoch erhthte Anfor-
derungen der Prozesskontrolle gestellt. Wihrend sich bereits viele Autoren
mit der experimentellen Beschreibung von einsatzgehérteten Bauteilen be-
schiftigten, sind nur wenige Arbeiten auf dem Gebiet des Carbonitrierens
bekannt. Dariiber hinaus gibt es bisher keine simulative Beschreibung des
Abschreckprozesses carbonitrierter Randschichten und des sich daraus ein-
stellenden Randschichtzustandes.

Die vorliegende Arbeit wurde mit dem Ziel durchgefiihrt, die oben ge-
nannten Fragestellungen zur Beschreibung der metallurgisch-thermo-me-
chanischen Vorginge beim Carbonitrieren pulvermetallurgischer Bauteile
zu beantworten. Damit soll einerseits der Massentransport von Kohlen- und
Stickstoff in Abhéngigkeit der Dichte, und andererseits die Auswirkung von
interstitiell gelostem Kohlen- und Stickstoff auf die Umwandlungsvorginge
und resultierenden Werkstoffkennwerte ermittelt und modellhaft beschreib-
bar gemacht werden.

Dazu wurden in Versuchsreihen unverdichtete Bauteile und mittels Fest-
walzen oberflichennah verdichtete Bauteile der Grunddichten 6,9 g/cm?,
7,2g/cm® und 7,35g/cm? in insgesamt zehn unterschiedlichen Carbo-
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nitrier-Zustinden untersucht. Aus der Menge an Elementtiefenverldufen
konnte ein iibergeordnetes Modell zur Beschreibung der Diffusion in Ab-
hingigkeit der Porositit fiir Kohlen- und Stickstoff entwickelt und validiert
werden. Von numerischer Seite wurde ein Modell auf Basis der Finite-
Differenzen-Methode zur Berechnung zweiphasiger Diffusion implemen-
tiert und verifiziert, das eine Beriicksichtigung der Wechselwirkung von
Kohlen- und Stickstoff erlaubt.

Zur Beschreibung des metallurgisch-thermomechanischen Materialverhal-
tens wurden insgesamt sieben chemische Kombinationen aus Kohlen- und
Stickstoff dilatometrisch untersucht. Durch Einfiithrung eines effektiven Ele-
mentgehaltes konnte eine vereinfachte Beschreibung etabliert und damit der
Grofteil der untersuchten MaterialkenngréBen vereinfacht abgebildet wer-
den. Hierbei zeigte sich eine eher untergeordnete Beeinflussung der Materi-
alkenngrofien durch den Stickstoff im Vergleich zum Kohlenstoff.

Zur Untersuchung der aus dem Carbonitrierprozess resultierenden Rand-
schichtzustinde wurden die o.g. Dichten in sechs verschiedenen Carbo-
nitrier-Prozessen untersucht. Im Rahmen der Untersuchung wurden fiinf
Zustiande angelassen und einer im gehérteten Zustand und anschlielend an-
gelassenen Zustand untersucht. Die durch die Simulation vorhergesagten
Werte fiir Hirte und Restaustenitgehalt zeigten eine gute Ubereinstimmung
mit den gemessenen Werten. Die Validierung der Eigenspannungen konn-
te nur an der gehérteten Variante erfolgen. Es konnte gezeigt werden, dass
die Anlass-Wirmebehandlung eine deutliche Verdnderung des Eigenspan-
nungszustandes bewirkt, die durch die Abschreck-Simulation nicht beriick-
sichtigt werden kann. Durch die durchgefiihrten Untersuchungen kann die
Vorhersage resultierender Randschichtzustinde nach dem Carbonitrieren
pulvermetallurgischer Stdhle in Abhédngigkeit der Dichte in einem Vertrau-
ensbereich von +20 % erreicht werden.

Carbonitrierte Bauteile konnten in abschliefenden spannungskontrollierten
Ermiidungsversuchen vergleichbare Festigkeiten wie rein aufgekohlte Ein-

satzhirtezustinde erreichen.
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1 Einleitung

Die pulvermetallurgische (PM) Prozessroute bietet durch die endkontur-
nahe Herstellung einen Kostenvorteil, der sich vor allem bei Bauteilen in
GroBserie bemerkbar macht. Die Herstellung setzt sich dabei aus dem Ver-
pressen des Pulvers und dem anschlieBenden Sintern zusammen. Aufgrund
der Herstellung beinhaltet die Mikrostruktur von PM-Bauteilen, je nach an-
gestrebter Dichte, Porosititen bis ca. 15 Vol — %, deren Verteilung und Mor-
phologie stark von den Prozessparametern der Herstellung abhédngt. Durch
die inhdrente Porositiit entsteht eine Spannungsiiberhdhung, die i.d.R. zu
reduzierten Beanspruchbarkeiten im Vergleich zu schmelzmetallurgischen
Bauteilen fiihrt.

Um die grundsitzlichen Vorteile der Herstellroute von PM-Stihlen beizu-
behalten und gleichzeitig eine Verbesserung der mechanischen Eigenschaf-
ten zu erzielen, bieten sich thermochemische Harteverfahren wie das Ein-
satzhdrten bzw. Carbonitrieren an. Beim Einsatzhirten wird das Bauteil
austenitisiert, das Legierungselement Kohlenstoff in die Randschicht ein-
gebracht und das Bauteil anschlieBend gehirtet. Dies fiihrt einerseits zu
einer harten Oberflache und dariiber hinaus randschichtnah zu Druckeigen-
spannungen. Eine Erweiterung des Einsatzhértens stellt das Carbonitrieren
dar, bei dem zusitzlich zu Kohlenstoff Stickstoff eingebracht wird. Ubliche
Anwendungsfelder finden sich fiir hochbeanspruchte Teile im Getriebe-,
Hydraulik- und im Automobilbau, da hier erhohte Anforderungen an die
Schwingfestigkeit und Verschleiflbestindigkeit gestellt werden. Aufgrund
der Komplexitit der Umwandlungsvorgidnge beim Hérten von carbonitrier-
ten Randschichtzustinden werden mathematische Modelle zur Beschrei-
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bung des Prozesses mittels rechnergestiitzter Methoden benétigt.

Die Finite-Elemente-Methode (FEM) gehort heutzutage zu den wichtigsten
numerischen Werkzeugen in Forschung und Industrie und ist beispielswei-
se aus der Strukturmechanik (Crash-Tests, Massivumformung) nicht mehr
wegzudenken. Trotz der intensiven Anstrengung von Forschung und Indus-
trie findet die Simulation von Wérmebehandlungsprozessen nur bedingt An-
wendung. Wesentliche Schwierigkeit ist die Komplexitit der zu beriicksich-
tigenden thermo-physikalischen und metallurgischen Effekte und deren mo-
dellhafte Abbildung, ohne die keine genaue Aussage iiber die Bauteilzustédn-
de getroffen werden kann. Wihrend die Abbildung thermo-physikalischer
Effekte fiir chemisch homogene Werkstoffe bereits einen hohen experi-
mentellen und modellierungsseitigen Arbeitsaufwand erfordert, stellt das
Einsatzhirten aufgrund des chemischen Gradienten eine zusétzliche Her-
ausforderung dar. Im Fall des Carbonitrierens steht die Beschreibung der
thermo-physikalischen Eigenschaften in Abhédngigkeit des Randschichtgra-
dienten von Kohlen- und Stickstoff noch aus.

Die vorliegende Arbeit wurde mit dem Ziel durchgefiihrt, den Einfluss
des Carbonitrierens auf den Bauteilzustand zu charakterisieren, zu mo-
dellieren und simulativ abzubilden. Hierzu wurde zunichst ein Diffusi-
onsmodell mittels Finite-Differenzen-Methode (FDM) zur Abbildung der
Zweikomponenten-Diffusion erstellt, sodass die Wechselwirkungen der Trans-
portgleichungen zwischen Kohlen- und Stickstoff beriicksichtigt werden
konnen. Die anschlieBende Abschrecksimulation wird mittels Finite-Ele-
mente-Methode in der kommerziellen FE-Software Abaqus durchgefiihrt.
Fiir die Beriicksichtigung des Materialverhaltens liegt der Fokus auf der
Beschreibung des Einflusses von Stickstoff in Wechselwirkung mit Koh-
lenstoff sowie der umfassenden Beschreibung der Porositdt. Anhand von
sechs Zustinden wurden die resultierenden Hirte-, Eigenspannungs- und
Restaustenittiefenverldufe charakterisiert und die Wiarmebehandlungssimu-

lation validiert.
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2.1 Pulvermetallurgie

Unter der Pulvermetallurgie versteht man die Herstellung metallischer Form-
korper aus Pulvern von Metallen und Metallverbindungen. Die Eigenheit
des Herstellungsverfahrens liegt in der Umgehung des sonst iiblichen Ur-
formprozesses des Schmelzens und Gieflens. Erste industrielle Umsetzun-
gen der Pulvermetallurgie datieren mit einer Anwendung in der Glithlampen-
und Elektroindustrie um 1900, da fiir hochschmelzende Metalle wie Wolf-
ram und Molybdin keine geeigneten Schmelzeinrichtungen vorhanden wa-
ren. Uber die letzten hundert Jahre konnte die Pulvermetallurgie durch Wei-
terentwicklungen in der Pulveraufbereitung und Sintertechnik ihren festen
Platz in der industriellen Fertigung erringen. Dank der pulvermetallurgi-
schen Prozessroute kann die Herstellung in einer Prozessoperation voll-
automatisiert durchgefiihrt werden und zeichnet sich zusitzlich durch eine
endkonturnahe und abfallarme Produktion aus [1]. Auch unter energetischen
Gesichtspunkten kann insbesondere in der Serienproduktion eine Ersparnis
im Vergleich zur spanenden Fertigung von bis zu 50% erreicht werden. Dem
gegeniiber stehen Einschrinkungen, die bei der Durchfiihrung zu beachten
sind. Zum einen sind Pulver vergleichsweise kostspielig und zum anderen
kommt die Pulvermetallurgie beziiglich der Grofle der zu formenden Teile
aufgrund des zunehmenden Werkzeugverschleiles an ihre Grenzen. Den-
noch hat sich die pulvermetallurgische Herstellungsroute ihren festen Platz
bei der Herstellung von Zahnréddern fiir den Nockenwellentrieb in Verbren-

nungsmotoren oder Synchronringen und -korpern in Getrieben gesichert
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[2]. Um den steigenden Anforderungen an mechanischer Leistungsfahigkeit
nachkommen zu konnen, haben sich nachgeschaltete Wiarmebehandlungs-
prozesse als notwendig erwiesen [3].

Sintereisenlegierungen konnen beziiglich ihrer Legierungsherstellung in das
Mischlegieren, das Anlegieren (bzw. Diffusionslegieren) und das Fertigle-
gieren unterteilt werden. Beim Mischlegieren werden die Legierungsele-
mente in Pulverform hinzugemischt, um die hohe Pressbarkeit des Eisen-
pulvers zu bewahren. Kohlenstoff wird beispielsweise elementar in Form
von Graphit beigemischt, da dieser in Losung zu einer Mischkristallver-
festigung fiihrt und somit zu einer signifikant verschlechterten Pressbarkeit
fiihren wiirde. Als weitere Legierungselemente kommen aufgrund der Sinte-
rung Elemente mit geringer Sauerstoffaffinitit (Kupfer, Nickel, Molybdén)
infrage. Fertiglegierte Pulver weisen eine homogen verteilte Mikrostruktur
auf. Hierbei wird hidufig Molybdidn mit bis zu 1,5Ma-% hinzulegiert, da
die Mischkristallverfestigung nur wenig ausgeprigt ist [4]. Ausgehend von
einer Pulvermischung wachsen beim Diffusionslegieren die Legierungsele-
mente an der Oberfliche des Grundwerkstoffes mittels Diffusion an [5], eine
vollstindige Vermischung der Legierungselemente wird dabei nicht ange-
strebt. Aufgrund der Relevanz fiir diese Arbeit wird vornehmlich auf die

Eigenschaften fertiglegierter Pulver eingegangen.

2.1.1 Kompaktieren und Sintern

Die formgebende Komponente der PM-Herstellungsroute wird Kompaktie-
ren genannt. Hierbei wird das Pulver in einen sogenannten Pulverpressling
vorverdichtet. Ziel soll hierbei sein, selbst bei komplexen Bauteilgeometrien
einen gleichmifigen Verdichtungsgrad iiber den Bauteilquerschnitt zu er-
zielen. Ein gingiges Verfahren ist das Pressen in Matrizenform, bei dem das
Pulver mehrere Stadien der Kompaktierung durchlduft. Nach erster Umord-
nung der Leerrdume finden an den Pulveroberflachen plastische Verformun-

gen statt. Im darauffolgenden Sinterprozess wird der kompaktierte Pulver-
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pressling durch einen Warmebehandlungsprozess weiter verdichtet und ho-
mogenisiert. Als Faustformel fiir technische Sintertemperaturen bei einpha-
sigen Pulvern konnen 2/3 bis 4/5 der Solidustemperatur angesetzt werden
[6]. Dabei erreichen Sintertemperaturen von Stidhlen iiblicherweise 1100-
1300°C, in der Praxis werden i.d.R. Temperaturen zwischen 1120°C und
1250°C fiir 20-30 Minuten angestrebt. Um eine Oxidation der Bauteile beim
Sintern zu vermeiden, werden Schutzgase eingesetzt. Etabliert haben sich
hierfiir oxidreduzierende Bestandteile (H,, CO), um vorhandene Oxide auf
den Metallpartikeln zu entfernen. Bei hohen Prozesstemperaturen wird die
thermodynamische Triebkraft ausgenutzt, die eine Minimierung der Ober-
flache anstrebt. Dies fiihrt dazu, dass aus einzelnen, lose aneinander liegen-
den Partikeln zusammenhidngende Sinterhilse entstehen. Eine Herleitung
der energetischen Vorgidnge kann iiber die Kelvin-Thomson-Gleichung [1]
iiber Leerstellendifferenzen zwischen dem konkaven und konvexen Bereich
erfolgen. Das Zweiteilchenmodell (siehe Abb. 2.1) veranschaulicht den Ab-

lauf vom Kontakt bis zur ausgepridgten Sinterhalsbildung. Atome bewegen

1. Triebkraft aufgrund
Oberflachenspannung

2. Korngrenzendiffusion
3. Volumendiffusion
4. Oberflachendiffusion

Abb. 2.1: Diffusionsmechanismen und -wege beim Materialtransport im Sinterprozess, basie-
rend auf einem Zweiteilchenmodell, nach Beiss [4].
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sich hierbei von den korngrenzennahen Bereichen in Richtung des Sinter-
halses, wodurch es zu einer Schrumpfung kommt. Bei endlichen Kompak-
tierungsdriicken und Sinterzeiten verbleiben im Bauteil Hohlrdume in Form
von Poren, die nach ihrem volumetrischen Anteil, Morphologie und Kon-

nektivitit beschrieben werden konnen.

2.1.2 Porositat

Entsprechend DIN 30910 [7] werden PM-Bauteile nach Threr Dichte (bzw.
Porositit) eingeteilt. Von wissenschaftlichem Interesse sind Porosititsgrade
bis zu 30 Vol-%, in technischen Anwendungen sind diese, aufgrund besserer
mechanischen Eigenschaften, typischerweise auf 15 Vol-% beschrinkt [8].
Beim uniaxialen Pressen kann aufgrund der Kaltverfestigung kein vollstdn-
dig porenfreier Zustand erreicht werden, in industrieller Praxis ergibt sich
somit ein Dichtebereich zwischen 6,8 - 7,4 g/cm?, welcher einer Restporo-
sitdt von 6-15 Vol-% entspricht [2]. Den Kompaktierungsdruck bestimmt die
Vorgabe der sogenannten Griindichte. Durch die Erhohung der Sintertempe-
ratur und -dauer ergeben sich zunehmend abgerundete Poren und der Anteil
an offener Porositit sinkt [9]. Die genaue Beschreibung der Porenmorpho-
logie ist wesentlich, um die Auswirkungen auf den thermochemischen Ein-
satzhérteprozess einerseits und die mechanische Leistungsfiahigkeit anderer-
seits beurteilen zu kénnen [6]. Auf die Morphologie und Konnektivitit der
Porositit soll im Folgenden niher eingegangen werden.

Die Messung der Dichte ist ein erster Schritt zur Charakterisierung der vor-
liegenden Porositit, diese erfolgt iiblicherweise tiber die Auftriebsmetho-
de bzw. das sogenannte Archimedes-Verfahren [10]. Um prizise Anteile
geschlossener und offener Porositit bestimmen zu konnen, haben Dlapka
et al. [9] diese mittels Helium-Pyknometrie bestimmt. Nach dem Gesetz
von Boyle und Mariotte kann bei Verwendung idealer Gase, unter Veridn-
derung des Druckes, das spezifische Volumen der geschlossenen Porositit

bestimmt werden, und somit in Abhédngigkeit der Gesamtporositit des Bau-
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teiles der Anteil der offenen Porositit abgeleitet werden (siehe Abb. 2.2).
Nach Dlapka et al. iiberwiegt bei Dichten unterhalb von 7,4 g/cm? die offe-
ne Porositit. Im relevanten Untersuchungsbereich zwischen 6,9-7,3 g/cm?
werden Anteile an geschlossener Porositét von 1-2% berichtet. Liegt haupt-
siachlich offene Porositét vor, ist der GroBteil der Poren miteinander ver-
netzt. Dementsprechend ist ein hoher Anteil des Bauteilvolumens iiber die
fein verteilten Porenkanile mit der gasformigen Atmosphére verbunden.

Abb. 2.3 gibt einen Einblick in die Morphologie der Porositit der untersuch-
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Abb. 2.2: Anteile an offener Porositit von PM-Stihlen, in Abhingigkeit der Gesamtporositét.
Die Versuche sind an Reineisen und Fe-0,85Mo durchgefiihrt worden und wurden
digitalisiert aus [2, 8] tibernommen. Mit zunehmender Porositit nimmt der Anteil
an offener Porositiit deutlich zu.

ten Dichte 6,8 g/ cm>. Wie zu erkennen ist, besteht der GroBteil der Porosi-
tdt aus einer einzelnen, stark verzweigten Pore [3]. Die Kunstharz-Replika
wurde mittels Infiltration des Bauteils und anschlieBendem Entfernen der

metallischen Matrix durch Atzung erzeugt. Gerade im Hinblick auf die An-
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Abb. 2.3: Kunstharzreplika der Porenstruktur von Sintereisen der Dichte 6,8 g/cm? [3]. Das
Kunstharz wurde eingegossen und die Eisenmatrix mittels Atzung entfernt.

wendbarkeit fiir Einsatzhirteverfahren spielt der Anteil offener Porositit fiir
die ablaufenden Diffusionsprozesse eine wesentliche Rolle und wirken sich
zusétzlich auch auf Materialkennwerte wie beispielsweise die Warmeleitfa-
higkeit und den Elastizitdtsmodul aus. Dabei muss gekldrt werden, inwie-
weit einerseits der volumetrische Anteil der Porositit, und andererseits die
Morphologie der vorliegenden Porositit mit der Diffusion und den relevan-

ten Materialparametern wechselwirkt.

2.2 Einsatzharten

Das Carburieren und Carbonitrieren gehort nach DIN 17022-1 [11] zu den
Einsatzhirteverfahren, die durch eine Verinderung der chemischen Zusam-
mensetzung der Randschicht und anschlieBendes Hérten eine Randschicht-
hirtung erzielen. Wesentliches Ziel einer Einsatzhértung ist die Erzeugung
einer harten Randschicht im Zusammenspiel mit einem duktilen Kern. Die
gradierten Bauteileigenschaften werden in der Regel durch die Hinzugabe
von Kohlenstoff in die Randschicht erreicht. Wird zusitzlich zum Koh-
lenstoff auch Stickstoff in die Randschicht eingebracht, so spricht man
vom Carbonitrieren. Das Einsatzhirten kann in mehrere Teilprozesse un-

terteilt werden. Zunichst erfolgt die Aufheizphase bzw. das Austenitisie-
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ren des Bauteils. Die thermochemische Behandlung des Aufkohlens erfolgt
im Temperaturbereich zwischen 850 - 1050 °C. Beim Carbonitrieren wer-
den aufgrund besserer Aufstickwirkung geringere Prozesstemperaturen von
maximal 940 °C angestrebt. Nach erfolgtem Aufkohlen bzw. Carbonitrieren
wird das Bauteil gehirtet. Findet das Abschrecken direkt im Anschluss statt,
so wird dies als Direkthirtung bezeichnet. In der Regel werden einsatzge-
hirtete Bauteile anschlieBend einer Anlass-Warmebehandlung in der ersten
Anlassstufe unterzogen.

Das Carbonitrieren kann durch Donatoren in fester, fliissiger und gasfor-
miger Phase durchgefiihrt werden [12]. Aufgrund seiner Sauberkeit und
besseren Prozessierbarkeit hat das Gascarbonitrieren weite industrielle An-
wendung erreicht. Auf das Gascarbonitrieren soll daher im Folgenden niher

eingegangen werden.

2.2.1 Gascarbonitrieren

Das in dieser Arbeit beschriebene Einsatzhérteverfahren ist das Gascarbo-
nitrieren, bei dem die Donatoren bei Atmosphirendruck in Gasphase vor-
liegen. Als C-Donatoren agieren i.d.R. CO oder CHy, als N-Donator wird
hauptsdchlich Ammoniak (NH3) eingesetzt [13, 14]. Gidngige Prozesstem-
peraturen sind im Bereich zwischen 800-950 °C, beim Carbonitrieren liegen
die Prozesstemperaturen iiblicherweise niedriger, da mit steigender Tempe-
ratur der Ammoniakzerfall signifikant zunimmt. Findet der Ammoniakzer-
fall nicht an der Bauteiloberfliche statt, wandelt Ammoniak in inertes N,
um und kann somit keinen atomaren Stickstoff fiir die Bauteiloberfliche zu
Verfiigung stellen [13, 14].

Die Beschreibung des gesamten Massentransports im Prozess der thermo-
chemischen Wirmbehandlung setzt sich zusammen aus der Wechselwir-
kung von Kohlen- und Stickstoff in der Ofenatmosphire, des Stoffiiber-
ganges sowie der Diffusion im Feststoff (siche Abb. 2.4). Grundsitzlich
kann phénomenologisch der Ablauf des Carbonitrierens in fiinf Teilschritte
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Abb. 2.4: Kinetik des Stoffiiberganges von Atmoshphirenpotential bis in das Materialvolu-
men, nach [15].

[6] unterteilt werden; die Reaktion zur Bildung des Transportmediums, den
Komponentenzerfall und die Adsorption an der Oberfliche, den Stoffiiber-
gang, die Diffusion im Festkorper und die Reaktion im Festkorper. Erst aus
der gesamtheitlichen Beschreibung lassen sich Aussagen iiber die resultie-
renden Elementtiefenverlidufe treffen, die wiederum wesentlich fiir die Aus-
bildung der gehérteten Randschicht sind. Abb. 2.5 veranschaulicht die resul-
tierenden Tiefenverldufe in Abhéngigkeit des Stoffiibergangskoeffizienten
B und des Diffusionskoeffizienten D. Mit zunehmender Aufkohlungsdau-
er nimmt die Menge an gelostem Kohlenstoff zu. Ist der Stoffstrom durch
Diffusion geringer als der des Stoffiibergangs, stellt sich nach kurzer Zeit
ein konstanter Randschichtgehalt in Hohe des Atmosphérenpotentials ein.
Den umgekehrten Fall visualisiert Typ B, da erst mit zunehmender Zeit der
Randgehalt gegen den Atmosphirenpegel strebt. Fiir sehr hohe Stoffiiber-

gangszahlen B kommt es in der Randschicht zu einer Ubersittigung und
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folglich zu Karbidbildung (siehe Fall C und D). Fiir eine genaue Vorhersage
der sich einstellenden Elementgradienten sind exakte Beschreibungen der

Teilvorginge notwendig, auf die im Folgenden niher eingegangen werden

soll.
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Abb. 2.5: Fallbeispiele in Abhéngigkeit der GroBenverhiltnisse des Stoffiibergangs- f und
Diffusionskoeffizienten D nach [16].

Komponentenzerfall und resultierende Elementpegel

Ublicherweise werden im Prozess direkt Trigergase verwendet, die als
Transportmedium fiir Kohlen- und/oder Stickstoff dienen. Dementspre-
chend ist es i.A. nicht notwendig, die Reaktion des Transportmediums né-
her zu betrachten [6]. Durch Vermischung der Gasphasen im Ofen kommt
es zum Austausch und einer niherungsweise homogenen Gasphase. Zu be-
stimmen sind jedoch die Reaktionsmechanismen der beteiligten Gasphasen.
Unter der Annahme, dass die Atmosphire einem Gleichgewicht unterliegt,
wird die Atmosphidre des Abgasstroms der Atmosphire des Ofens gleich-
gesetzt [17, 18, 19]. Die Atmosphire des Abgasstroms dient als Basis der

11
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Berechnung des Partialdrucks. Bei reinem Aufkohlen ldsst sich die Reak-
tion der Aufnahme des Kohlenstoffs C? unabhingig von den verwendeten
Donatoren iiber die Boudouard-Reaktion (Gl. 2.1), die heterogene Wasser-
gasreaktion (GI. 2.2) und die Methan-Wasserstoff-Gleichgewichtsreaktion
(GlL. 2.3) beschreiben.

2CO <= C"+CO» 2.1)
CO+H; < C"+H,0 (2.2)
CH4 < C"+2H, (2.3)

Bei einer zweiten beteiligten Gasphase in Form von Ammoniak treten meh-
rere, parallel ablaufende Reaktionen auf. Uber Querreaktionen von CO, und
NHj3 tritt ebenfalls eine Adsorption an der Werkstoffoberflidche [16]

1 1
CO; +NH;3 <= CO+H,0+ §N2—|—§H2 (2.4)

und der Ammoniakzerfall mit Abgabe von Stickstoff entweder in die Gas-
phase (GL. 2.5) oder in die Werkstiickoberfldche (Gl. 2.6)

2NHj3 <= N, +3H, 2.5)

3
NH; <= N7+ EHZ (2.6)

auf, wobei hier wesentlich ist, dass nach GI. 2.6 fiir eine Stickstoffaufnah-
me im Austenit N” der Zerfall des Ammoniaks direkt an der Oberfliche
stattfinden muss. Der Grofteil des zugegebenen Ammoniaks zerfillt direkt
bei der Einbringung in die Ofenatmosphére (Gl. 2.5), mit zunehmender Zer-
fallsgeschwindigkeit bei steigender Temperatur. Durch Untersuchungen von
Chatterjee-Fischer [14] an Reineisenfolien wurde der Stickstoffgehalt in
Abhingigkeit der Temperatur bei gleicher Ammoniakzugabe analysiert, bei
der sich eine deutliche Abhéngigkeit von der Temperatur zeigte. Bei einer
Ammoniakzugabe von 4% stellten sich zwischen 780 °C und 930 °C Stick-

12
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stoffgehalte von 1 Ma-%N respektive 0,26 Ma-%N an gelostem Stickstoff
in Eisen ein. Nach Zoch [16] konnen sich im Stickstoffgehalt generell Dis-
krepanzen von bis zu 0,2 Ma-%N bei scheinbar gleichen Bedingungen ein-
stellen. Nach DIN EN ISO 17022-1 (ehemals DIN EN 10052) [11] definiert
der Kohlenstoffpegel C, (respektive Stickstoffpegel N,) den Elementgehalt,
der sich in diinnen Reineisenfolien im Gleichgewicht bei der Einsatzhirte-
temperatur einstellt. Uber die chemischen Zerfallsreaktionen berechnet sich
der Kohlenstoff- und Stickstoffpegel zu [20]

2
8861 K
C, = L0 exp ( _ 9,107) 2.7
PCo, T
5089K
N, =P exp (9,003 _ ) (2.8)
P>

mit den Partialdriicken fiir Kohlenstoffmonoxid pco und -dioxid pco,, Was-
serstoff py, und Ammoniak pnp, in [bar] sowie der Temperatur 7 in [K].
Der berechnete Pegel gibt Auskunft iiber die Verfiigbarkeit der Elemente C

und N wihrend des Carbonitrierens.

Stofflibergang

Durch das chemische Potential kommt es zu einer Anreicherung der jewei-
ligen Elemente in der Bauteiloberfliche, die als Stoffiibergang bezeichnet
wird. Dieser bezeichnet die Stoffmenge pro Zeiteinheit und Querschnittsfla-
che, die iiber die Oberfliche eingebracht wird. Der resultierende Stoffstrom
J aus dem Stoffiibergang wird iiber den technologischen Ansatz als Verhilt-
nis des Massenstroms Am iiber die Oberfliche A und die Dauer At durch

Amc

JC = TAt = ﬁc . (kl,C . Cp - Cc) (2.9)
AmN

JN— E —ﬁN'(k[7N~Np—CN) (2.10)

13
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beschrieben. Die Stoffiibergangskoeffizienten (B¢, By) werden in [mm/s],
die Legierungsfaktoren (k; ¢, k; v) einheitenlos, die Atmosphirenpegel (C,,
Np) in [Ma-%] und der an der Werkstiickoberfliche geloste Stoffanteil (cc,
cy) in [Ma-%] beschrieben. Viele Autoren haben sich mit der Beschrei-
bung der Stoffiibergangskoeffizienten von Kohlen- und Stickstoff beschif-
tigt [13, 21, 20, 22]. Fiir Kohlenstoff kann ein temperaturunabhéngiger Wert
im Bereich B¢ = 107% — 10> mm/s angegeben werden. Die Formulierung

des Stickstoffiibergangskoeffizienten kann nach Winter [21] mit

AH
By =a-exp (—RT>-pH2 (2.11)

in [mm/s] als modifizierter Arrheniusansatz mit a = 0,9 mm/sbar, der Akti-
vierungsenergie AH = 64247J/mol und dem Partialdruck von Wasserstoff
PH, in [bar] angegeben werden.

Der Legierungsfaktor beschreibt das Verhéltnis aus maximal 16slichem
Randgehalt der Legierung im Verhiltnis zu Reineisen. Hierbei wird sich
zunutze gemacht, dass der Atmosphirenpegel ebenfalls auf Reineisen nor-
miert ist, somit ldsst sich der Legierungsfaktor in Abhidngigkeit des maximal

l6slichen Gehalts und des Speziespegels berechnen

CFe

kp = 2=, 2.12
L=, (2.12)
Nach Winter et al. [21] kann der Legierungsfaktor in Abhéngigkeit der Ele-

mente mittels Aktivititskoeffizienten e; ;

Ig(kp,i) ==Y (eij-c;) (2.13)

J
bestimmt werden. Die jeweiligen Aktivititskoeffizienten fiir Kohlen- und
Stickstoff sowie der Legierungselemente in Eisen konnen der Arbeit von
Winter entnommen werden. Beispielsweise zeigt Chrom (Cr) als starker

14
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Karbid- und Nitridbildner einen Aktivititskoeffizienten ec ¢, = —0,043 und
ey, cr = —0,158, das heillt je geringer der Wert, desto hoher wird der entspre-
chende Legierungsfaktor und desto hoher fillt der geloste Elementanteil an
der Oberfldche aus.

Aus der Literatur sind keine Einflussfaktoren der Pulvermetallurgie auf den
Stoffiibergang bekannt, bzw. iberlagern sich diese mit dem Massentransport
in das Bauteil. Nach Danninger et al. [2] verhilt sich Sinterstahl in thermo-
dynamischer Hinsicht wie schmelzmetallurgisch hergestellter Stahl der glei-
chen Zusammensetzung. Hierbei werden mikroskopische Effekte der Erho-
hung der effektiven Bauteiloberfliche nicht beriicksichtigt.

Diffusion

Im Allgemeinen wird die Diffusion durch die Differentialgleichung nach

dem zweiten Fick’schen Gesetz

% = % <D(c)gi> (2.14)
beschrieben. Hierbei steht ¢ fiir die Konzentration und D(c) fiir den konzen-
trationsabhéngigen Diffusionskoeffizienten. Der Beschreibung des Massen-
transports beim Einsatzhirten von Stihlen haben sich viele Arbeiten gewid-
met [20, 21, 22, 23], die zum Teil widerspriichliche Angaben beziiglich der
Abhingigkeit des Diffusionskoeffizienten von der Temperatur und der be-
reits gelosten Stoffmenge machen. Im Falle des Carbonitrierens muss eine
Gleichung gewihlt werden, die die Koexistenz beider Spezies beriicksich-
tigt, da sie konkurrierend Zwischengitterplidtze im Austenit einnehmen [24].
Detaillierte Informationen zu den in dieser Arbeit verwendeten Ansitzen
konnen Abschnitt 5.2.3 entnommen werden. Auf eine Aufzihlung weiterer
Beschreibungsansitze wird aus Griinden der Ubersichtlichkeit verzichtet.

Eine Zusammenfassung kann in [25] gefunden werden.
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Abb. 2.6: Experimentelle Kohlenstofftiefenverldufe verschiedener Dichte- bzw. Porositits-
grade bei 2 h Aufkohldauer und konstanten Kohlenstoffpegeln C,, = 0,5Ma-% und
Cp = 1,0Ma-%, digitalisiert nach Krave [26].

2.2.2 Diffusion in Sinterstahl

Prinzipiell kann auch im Fall der Diffusion in Sinterstdhlen ein zur Schmelz-
metallurgie analoges Diffusionsverhalten festgestellt werden, da die thermo-
dynamischen Grundlagen identisch sind [2]. Praktische Unterschiede erge-
ben sich aufgrund der spezifischen Eigenheiten von PM-Werkstoffen hin-
sichtlich der Morphologie der Porositit. Dabei tritt im Anwendungsbereich
von PM-Bauteilen der Ubergang von geschlossener Porositit (Dichte >
7.4g/cm?) zu offener Porositit (< 7,4g/cm?) auf (siche Abschnitt 2.1.2).
Die Auswirkungen unterschiedlicher Dichten auf den Kohlenstofftiefenver-
lauf hat u.a. Krave [26] untersucht und bei verschiedenen Aufkohlungspro-
zessen eine deutliche Zunahme der Einkohltiefe in Abhédngigkeit der Dichte
festgestellt (sieche Abb. 2.6). Bestitigt werden konnte dies unter anderem
von Altena und Danninger [27] mit vergleichbaren Resultaten. Kowakeski
et al. [28] konnten ebenfalls die signifikante Erhohung der Aufkohltiefe be-
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stitigen und dariiber hinaus eine Beeinflussung der Diffusion aufgrund zu-
gedriickter Poren durch mechanisch bearbeitete Flidchen identifizieren. An
der maschinell bearbeiteten Oberfliche zeigte sich ein geschlossener Ma-
terialbereich mit wenigen Mikrometern Dicke. Die daraus resultierenden
Aufkohlexperimente zeigten deutlich reduzierte Elementtiefenverldufe, die
darauf schlieBen lassen, dass tatsidchlich der Anteil offener Porositit ent-
scheidend fiir die Aufkohlwirkung ist. Aus der Korrelation der mit sinken-
der Dichte zunehmenden offenen Porositidt zusammen mit der steigenden
Aufkohlung des Kerns kann deutlich gemacht werden, dass der Massen-
transport beim Einsatzhirten von der Porositit abhidngt. So muss in pordsen
Werkstoffen der Effekt der offenen und vernetzten Porositit beriicksichtigt
werden. In der Gasphase, die bis in tiefe Bauteilbereiche vorliegen kann,
ist der Diffusionskoeffizient um mehrere Groenordnungen grofer als im
Festkorper [29]. Somit stellt sich die Frage der Quantifizierbarkeit des Ein-
flusses der effektiven Diffusion in Sinterstihlen, welche im Nachfolgenden
niher untersucht werden soll.

Einige Untersuchungen widmeten sich der Quantifizierung der effektiven
Diffusion in Sinterstdhlen [30, 31, 32], berichteten jedoch tiber keine iiber-
geordnete Beschreibung als Funktion der Dichte bzw. Porositit. In Unter-
suchungen der Einsatzhirtetiefe verschiedener Dichten von 6,6 - 7,6 g/cm?
konnten Eck et al. [33] riickschlieend eine exponentielle Abhédngigkeit der
effektiven Diffusion in Form eines Multiplikators zur Diffusion in Eisen
formulieren (siehe Abb. 2.7). Aus der Auswertung der effektiven Multipli-
katoren verweist dieser auf einen Knick der Steigung bei einer Dichte von
ca. 6,8 g/cm?. Die Dichte entspricht ungefihr dem Zustand, bei dem bereits
iiberwiegend offene Porositit vorliegt, wie in Abschnitt 2.1 berichtet (siche
2.2). Nusskern [6] beobachtete fiir Dichten von p = 6,8 - 7,8 g/ cm?’ eben-
falls einen deutlichen Anstieg der Aufkohltiefe mit abnehmender Dichte und
schitzte den Multiplikator D,,; exponentiell ab. Der effektive Multiplikator
der Diffusion liegt in einer vergleichbaren GréBenordnung wie die effekti-
ven Multiplikatoren von Eck et al. (siehe Abb. 2.7).
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Abb. 2.7: Exponentiell steigender, relativer Diffusions-Multiplikator mit sinkender Sinter-
dichte, nach Eck et al. [33] und Nusskern [6]. Der relative Diffusionskoeffizient
ist bezogen auf den Diffusionskoeffizienten in Reineisen bei jeweiliger Aufkohl-
temperatur. Die Bestimmung erfolgte durch Abgleich der Einsatzhirtetiefe mit
simulativen Verldufen. Die Proben der jeweiligen Dichte wurden 30 min bei 870 °C
mit C, = 0,8 Ma-% aufgekohlt und anschlieBend in Ol abgeschreckt. Die Prozess-

parameter von Nusskern wurden 4 h bei 870 °C mit C, = 0,8 Ma-% aufgekohlt und
ebenfalls in Ol abgeschreckt.

Ein zweiter Mechanismus bei der Diffusion porenbehafteter Werkstoffe ist
die Reduktion der Volumendiffusion. Als Analogie kann hier die Beeinflus-
sung der Wirmeleitfihigkeit von pordsen Werkstoffen herangezogen wer-
den, da die geltenden Transportgleichungen identisch sind. Die Poren agie-
ren hierbei als Transportbarrieren und verlangsamen so die Diffusion bzw.
die Wirmeleitfahigkeit. Der Effekt auf die Diffusion fillt bei vorliegender
offener Porositit nicht ins Gewicht, weil dieser von der exponentiellen Stei-
gerung durch die Porendiffusion iiberlagert wird. Anders verhilt sich dies
fiir pulvermetallurgische Bauteile, deren Oberfliche durch eine Festwalz-

behandlung nachverdichtet wurde. Die vorher offene Porositdt wird durch
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die Nachverdichtung zu Rissen reduziert. Dadurch wird die Volumendif-
fusion aufgrund des ldngeren Transportweges reduziert. Simulativ konnte
hier von Nusskern [6] eine Abschitzung der Auswirkung an runden und
elliptischen Poren erfolgen. Bei elliptischen Poren mit langer Achse quer
zur Diffusionsrichtung zeigte sich bei einem Porositétsanteil von 15 Vol-%
(p = 6,7g/cm?) eine Reduktion der Volumendiffusion um 40%, bei run-
den Poren konnte bei gleicher Porositit eine Reduktion von 20% berichtet
werden. Zu beachten ist, dass der Effekt bei grofleren Quotienten der Achs-
verhiltnisse (rissformige Gestalt) erwartungsgemal starker ausfillt.

2.2.3 Das System Fe-C und Fe-N

Durch die Hinzugabe von Kohlenstoff ergeben sich im Umwandlungsver-
halten von Eisen Verdnderungen in den sich einstellenden Phasen und den
zugehorigen Umwandlungstemperaturen. Aus Griinden der Ubersichtlich-
keit wird fiir die Beschreibung des Systems Eisen-Kohlenstoff auf Grund-
lagenwerke (bspw. Bargel und Schulze und Fuhrmann [34, 35]) verwie-
sen. Im Folgenden soll hauptsichlich auf die Auswirkungen von geldstem
Stickstoff oder auf die Kombination aus gelostem Kohlen- und Stickstoff
eingegangen werden. Durch die dhnliche Atomgrofle des Elements Stick-
stoff (0,148 nm) ergeben sich Gemeinsamkeiten wie beispielsweise die Lo-
sung als Zwischengitteratom, die Wirkweise als Austenitbildner und die
sehr geringe Loslichkeit in a-Eisen. Betrachtet man jedoch die Umwand-
lungspunkte (sieche Abb. 2.8) im Detail, so ergeben sich dennoch signifikan-
te Differenzen, die im Folgenden dargestellt werden sollen. Grundsitzlich
kann bei hohen Stickstoffgehalten eine weitere Konfiguration des Eisens im
System Fe-N gefunden werden, die €-Phase FesN in hexagonaler Kristall-
struktur. Von industrieller Relevanz ist jedoch bei geringen Stickstoffgehal-
ten die Konfiguration FesN, die beim langsamen Abkiihlen in der eutek-
toiden Reaktion entsteht. Wihrend im System Fe-C der eutektoide Punkt
bei 0,78 Ma-%C und 723 °C zu finden ist, liegt dieser im System Fe-N bei
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Abb. 2.8: Eisen-Stickstoff-Zustandsdiagramm nach Wriedt [36].

2,35 Ma-%N und 592°C. Das dabei entstehende Gefiige wird als Braunit
bezeichnet und besteht aus einem {iibersittigten o-Mischkristall mit etwa
0,5Ma-%N und dem Eisennitrid Fe4N [37]. Im Gegensatz zum Perlit ldsst
sich dieser nicht in charakteristischer Weise erkennen, sondern weist einen
eher troostitihnlichen Aufbau auf. Nach Uberschreitung der Zusammenset-
zung des eutektoiden Punktes werden Ausscheidungen gebildet. Im Sys-
tem Fe-C liegen diese metastabil als Zementit Fe;C vor. Im System Fe-N
hingegen bildet sich das Eisennitrid der Form Fe4N als Kristallnadeln aus
[35]. Das Carbonitrieren ist aufgrund technologischer und werkstoffkundli-
cher Gesichtspunkte auf den Bereich geringer Elementkonzentrationen be-
schrinkt, da bei zu hoher Zulegierung die martensitische Hirtung unter-
driickt und die dadurch realisierbare Festigkeitssteigerung reduziert wird.
Von Interesse sind also Legierungszusammensetzungen, die einerseits ein-
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phasig im Austenit vorliegen (siehe Loslichkeitsgrenzen) und andererseits
eine hohe Aufhirtbarkeit erreichen konnen. Im nachfolgenden Kapitel soll
die Wechselwirkung von Kohlen- und Stickstoff auf die resultierenden Ge-

fiige und Zustidnde beim Abkiihlen betrachtet werden.

2.2.4 Das System Fe-C-N

Im Falle carbonitrierter Randschichten liegen sowohl Kohlen- als auch
Stickstoff interstitiell gelost in Eisen vor. In Abb. 2.9 ist die Verinde-
rung der Phasengrenzen in Abhingigkeit des Stickstoffanteils visualisiert.
Stickstoff wirkt als Austenitstabilisator und verschiebt die Umwandlung in
Ferrit sowie den eutektoiden Punkt zu niedrigeren Temperaturen. Bei ei-
ner Hinzugabe von 0,1 Ma-%N wird die eutektoide Zusammensetzung um
0,015 Ma-%C und die A;-Temperatur um ca. 9,5 K gesenkt. Im Gegensatz
hierzu wird die Zementitbildung kaum gehemmt.

Da die Bauteile im Carbonitrierprozess abgeschreckt werden, sind die sich
einstellenden Gefiige beim Abkiihlen entscheidend fiir die Festigkeit der

Randschicht. Hierzu beschiftigte sich Prenosil mit dem Einfluss der Hin-
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Abb. 2.9: Zustandsdiagramm Fe-C mit Stickstoff-Isolinien zur Darstellung der Verschiebung
der Phasengrenzen, digitalisiert nach Prenosil [38].
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zugabe von Stickstoff auf die Umwandlungskinetik im System Fe-C. In
isothermen Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Diagrammen (ZTU) zeigte Pre-
nosil [38] die verzogernde Wirkung des Stickstoffs auf die Umwandlung des
Perlits und des Bainits und postulierte eine deutlichere Verlangsamung der
Umwandlung im Perlit im Vergleich zum Bainit, wobei sich die charakte-
ristische Kurvenform der Umwandlung bis 0,6 Ma-%N nicht verdandert. Ab
einem Stickstoffgehalt von 0,6 Ma-%N wird von einer Trennung des Perlit-
und Zwischenstufengebietes berichtet. In einer weiteren Arbeit konnte Pre-
nosil [39] den Einfluss von gelostem Stickstoff auf die Martensitkinetik von
Fe-0,8C untersuchen. Bei Zugabe von 0,1 Ma-%N wird eine Reduktion der
Martensitstarttemperatur von ungefihr 18,5K festgestellt. Die stabilisieren-
de Wirkung des Austenits konnte in Tiefkiihlversuchen bei —196 °C eben-
falls festgestellt werden, bei dem der Anteil an Restaustenit im Vergleich
zu Raumtemperatur niherungsweise konstant bleibt [39]. Auch konnte eine
vergleichsweise hohere Anlassbestidndigkeit im Vergleich zu rein kohlen-
stoffhaltigen Stdhlen festgestellt werden. So berichtet Prenosil [39], dass
bei stickstoffhaltigen Legierungen zum Erreichen gleicher Hirte die An-
lasstemperatur um 20 K hoher gewihlt werden muss. Die Auswirkungen
des Stickstoffs auf die Mikrostruktur und die Tragfdhigkeit von Bauteilen
wird in nachfolgenden Kapiteln diskutiert.

2.3 Harten

Im Anschluss an die thermochemische Wiarmebehandlung werden die Bau-
teile gehirtet. Durch die Anreicherung an Legierungselementen und eine
schnelle Abkiihlung verdndert sich der Randschichtzustand, i.d.R. findet an
der Oberflache aufgrund hoher Anteile an Kohlenstoff eine martensitische
Hértung statt. Begleitet wird die Anreicherung der Randschicht durch eine
Zunahme des Restaustenitanteils. Ein weiteres Ziel des Einsatzhirtens ist

die Einstellung oberflichennaher Druckeigenspannungen. Im nachfolgen-
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den werden die Wirkmechanismen diskutiert, die zu o.g. Randschichtzu-
standen fiithren.

2.3.1 Abschrecken

Um die gewiinschten Bauteileigenschaften durch Abschrecken erzielen zu
konnen, miissen die Proben nach dem Austenitiseren mit geeigneten Ab-
schreckmedien abgekiihlt werden. Etabliert haben sich hier das Abschre-
cken mit fliissigen und gasformigen Medien. Im Nachfolgenden wird auf
das Abschrecken in Wasser und Ol eingegangen, das in dieser Arbeit An-
wendung findet. Die Abfuhr der Wirme des Bauteils erfolgt iiber die Abga-
be der Wirme an das Abschreckmedium mittels Wirmeiibergang [40]. Der
resultierende Wirmestrom Q in [W / mm?] kann dabei iiber das Newton’sche
Abkiihlgesetz

Q =h- (TMedium - TBauteil) (215)

in Abhingigkeit der Temperaturen des Abschreckmediums Tz, und des
Bauteils Tpyypeir sowie des Wirmeiibergangskoeffizienten £ in [W/ mm?K]
beschrieben werden. Als Voraussetzung zur Beschreibung gilt eine konstan-
te Temperatur des Abschreckmediums. Jedem Abschreckmedium sind so-
mit (in Abhédngigkeit seiner Viskositit und Verdampfungstemperatur) spe-
zifische Wirmetibergangskoeffizienten zu eigen. Zur Veranschaulichung ist
ein Schema in Abb. 2.10 dargestellt. Bei der Anwendung fliissiger Hirte-
medien treten beim Abschrecken mehrere Stadien der Wirmeabfuhr zwi-
schen Bauteil und Medium auf. Ausgehend von einem heiflen Bauteil tritt
zunichst das Filmsieden auf, welches bei sinkenden Temperaturen in Bla-
sensieden und bei Unterschreiten der Verdampfungstemperatur in Konvek-
tion tibergeht [41]. Wihrend das lokale Minimum bei hohen Temperaturen
die sogenannte Leidenfrost-Temperatur darstellt (bei der ein stabiler Dampf-
film die Warmeabfuhr behindert), ist der hochste Wirmeiibergangskoeffizi-
ent im Bereich des Blasensiedens zu finden. Begriindet werden kann dies
einerseits mit der hohen Verdampfungsenthalpie und andererseits mit einer
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Abb. 2.10: Schematischer Verlauf des Wirmeiibergangskoeffizienten eines Hirteols in Ab-
hingigkeit der Temperatur. Die Schemaskizzen sind zur Veranschaulichung aus
[16] entnommen.

hohen Stromung des Abschreckmediums an der Bauteiloberfliche. Beson-
derheiten ergeben sich bei der Abschreckung pulvermetallurgischer Bautei-
le aufgrund der Eigenheiten der Oberflichenbeschaffenheit. So stellt Warke
[42] einen erhohten Wirmeiibergang bei offenporésen Oberfliachen fest. Die
Abkiihlung kann durch das Eindringen des Abschreckmediums in die Poren
einerseits und die Erhhung der verfiigbaren Oberfliche andererseits erklart
werden. Aufgrund der Porositidt wurde dariiber hinaus eine verringerte Film-
siedephase festgestellt. Durch die scharfe Abschreckung entsteht in den im
Porennetzwerk vorliegenden Gas eine schockartige Komprimierung, die zu
einer Sogwirkung an der Bauteiloberfliche fiihrt. Diese wiederum hat zur
Folge, dass der Gasfilm zusammenbricht [42]. Da jedoch in vorliegender
Arbeit durch das Festwalzen glatte und dichte Oberfldchen entstehen, wer-
den die Phdnomene der Porositit nicht weiter betrachtet.
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2.3.2 Phasenumwandlungen beim Harten

Beim Hirten von Stdhlen wird sich die Allotropie des Eisens zunutze ge-
macht. Diese kann beim Abschrecken des kubisch-flichenzentrierten Gitters
des Austenits zu verschiedenen Gefiigevarianten des kubisch-raumzentrierten
a-Eisens fithren. Je nach Abkiihlgeschwindigkeit und Legierungszusam-
mensetzung entsteht ein ferritisch-perlitisches Gefiige, ein Bainit- bzw.
Zwischenstufengefiige, ein martensitisches Gefiige oder eine Mischung aus
den oben genannten. Im Falle nitrierter Randschichten tritt dariiber hinaus
die eutektoide Gefiigevariante der Fe-N Umwandlung auf, die Braunit ge-
nannt wird. Aus der Literatur gibt es in carbonitrierten Zustinden keine
Berichte braunitischen Gefiiges. Da dariiber hinaus der Anteil an Kohlen-
stoff tiberwiegt, wird im Folgenden der gingigere Begriff Perlit verwendet.
Die Tragfihigkeit des Bauteils wird wesentlich vom Gefiigegradienten be-
einflusst. Aufgrund des Gefiigegradienten konnen diese in Abhéngigkeit
ihrer Umwandlungskinetik und hiufig auch metallographisch aufgrund der
Verteilung von kohlenstoffhaltigen Ausscheidungen unterteilt werden. Zur
Beschreibung der Umwandlungsvorgédnge haben sich ZTU-Diagramme eta-
bliert, wie Abb. 2.11 zeigt. Bei langsamer Abkiihlung ergibt sich i.d.R. ein
gleichgewichtsnahes ferritisch-perlitisches Gefiige. Mit zunehmender Ab-
kiithlgeschwindigkeit geht dies in das Zwischenstufengefiige iiber. Ab Errei-
chen der kritischen Abkiihlgeschwindigkeit bildet sich ausschlieBlich mar-
tensitisches Gefiige. Die Umwandlungstemperaturen und -zeiten sind dabei
von der Legierungszusammensetzung abhingig. Durch die Anreicherung
an Kohlen- und Stickstoff werden die Umwandlungsvorgénge zu hoheren
Zeiten und tieferen Temperaturen verschoben.

Durch die Verzégerung der Umwandlungskinetik im Randbereich und der
gleichzeitig hohen Abkiihlgeschwindigkeit tritt in der Randschicht haupt-
sdchlich martensitisches Gefiige mit Restaustenitanteilen auf. Wie das ZTU-
Diagramm in Abb. 2.11 illustriert, wandeln Bauteilbereiche mit Zusammen-

setzung dhnlich der von 16MnCr5 bei Temperaturen zwischen 400 - 600 °C
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Abb. 2.11: Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramme von 16MnCr5 und aufgekohlte Zustéin-
de 50MnCr5 und 100MnCr5 [43].

bereits nach wenigen Sekunden um. Folglich liegen beim Einsatzhirten im
Kernbereich typischerweise ferritisch-perlitische oder bainitische Gefiige
vor. Die sich ergebenden Konsequenzen fiir die Randschichtzustinde wer-
den in Abschnitt 2.3.4 erldutert.

Martensitische Umwandlung

Eine rasche Abkiihlung wird benétigt, um einen diffusionskontrollierten
Zerfall von Austenit zu vermeiden. Hierbei wird eine verzerrte Version des
a-Eisens erzwungen [44]. Durch mikrostrukturelle Anpassungsverformun-
gen steigt die Versetzungsdichte und folglich die resultierende Hirte deut-
lich. Mit steigendem Kohlenstoffanteil steigt die Verzerrung und die resul-
tierende Hérte weiter an. Ab ca. 0,5 - 0,6 Ma-%C verbleiben im Gefiige
nachweisbare Mengen an Restaustenit, deren Anteil exponentiell mit weite-
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Abb. 2.12: Entwicklung des Restaustenitanteils in Abhingigkeit der gelosten Legierungsele-
mente in At-% verschiedener Autoren [45, 46, 47, 48, 49, 50].

rer Hinzugabe von Kohlenstoff zunimmt.

Ein analoges Verhalten kann ebenfalls im Martensit des Legierungssystems
Fe-N beobachtet werden, da das Stickstoffatom ebenfalls interstitiell ge-
lost ist und hauptséchlich den Platz in einer Oktaederliicke einnimmt. Bei
Untersuchungen von Reineisenfolien konnte bei Stickstoffbeladung eben-
falls eine Stabilisierung des Austenits und eine Umwandlung in Martensit
beschrieben werden [38, 45, 46], jedoch mit deutlich geringeren Anteilen
an Restaustenit. Wie in Abb. 2.12 ersichtlich, zeigen sich im System Fe-
N im Verhiltnis zu Fe-C signifikant geringere Anteile an Restaustenit bei
vergleichbaren atomaren Konzentrationen. Prenosil [38] untersuchte an Cr-
Mn-Stahl und Mn-Stahl die Auswirkungen von Stickstoff in carbonitrierten
Schichten mit Kohlenstoffgehalten von 0,6-1,2 Ma-%C und Stickstoffgehal-
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ten von 0-0,6 Ma-%N. Im Vergleich zu reinen Kohlenstoffstihlen werden
signifikant hohere Restaustenitgehalte bis zu 80% berichtet. Prenosil [38]
schlieft daraus, dass Cr sowie Mn eine starke austenitstabilisierende Wir-
kung in Prédsenz von Stickstoff zeigen. In Abb. 2.13 sind die Hérten aufge-
kohlter und aufgestickter Zustdnde martensitischen Gefiiges visualisiert. Bei
geringen Anteilen an Legierungelementen (2 At-%) sind die Unterschiede
gering. Mit zunehmendem Elementgehalt steigt die Hirte an. Beide Legie-
rungen zeigen dabei ein Hartemaximum bei ungefihr 4 - 5 At-%. Der Fe-C-
Martensit kann dabei jedoch Hérten von bis zu 900 HV erreichen, wéhrend
der Fe-N-Martensit Hiarten von maximal 800 HV erreicht. Vergleicht man
zusitzlich die Anteile an Restaustenit aus Abb. 2.12, weisen kohlenstoffhal-

tige Zustidnde noch hohe Hirten von knapp 800-900 HV bei Anwesenheit
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Abb. 2.13: Hirte des martensitischen Gefiiges in Abhéngigkeit der gelosten Legierungsele-
mente in At-%, Ergebnisse digitalisiert von [46, 51, 52].
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von 40 Vol-% Restaustenit auf. Im Gegenzug dazu weist Stickstoffmartensit
bei 6 At-%N und noch geringen Restaustenitanteilen von unter 10 Vol-% be-
reits eine Reduktion der Hérte um 100 HV auf. Prenosil [38] bestitigt, dass
die hirtesteigernde Wirkung des Stickstoffs weniger ausgeprigt ist als die
von Kohlenstoff.

Rontgenographische Untersuchungen der martensitischen Gitterkonstanten
zeigten identische c-Achsen bei leicht vergroferter a-Achse des Fe-N Mar-
tensits im Vergleich zum Fe-C Martensit [45]. Folglich weist der Stickstoff-
martensit im Vergleich eine geringere Tetragonalitit auf. Trotz groferem
Kovalenzradius des C-Atoms im Vergleich zum N-Atom konnte kein Gro-
Benunterschied der Elementarzellen festgestellt werden. Die Ursachen der
unterschiedlichen Auspriagung der mikrostrukturellen Hérte zwischen Fe-C
und Fe-N Martensit sind bis heute nicht vollstindig durchdrungen.

2.3.3 Umwandlungskinetik pulvermetallurgischer Bauteile

Da Sinterstihle grundsitzlich den gleichen thermophysikalischen Gegeben-
heiten wie porenfreie Werkstoffe unterliegen [2], gelten bei Sinterstihlen
auch die grundsitzlichen phinomenologischen Ablédufe des Einsatzhirtens.
Im Rahmen der Dissertation von Warke [42] wurde der Einfluss der Wiir-
mebehandlung auf pulvermetallurgische Bauteile unterschiedlicher Dichte
untersucht. Hierbei wurde ein Einfluss der Porositit auf die Umwandlungs-
kinetik festgestellt. Bei Porosititsgraden zwischen null, fiinf und zehn Pro-
zent wurde bei identischen chemischen Zusammensetzungen eine Erhohung
der Martensitstarttemperatur von bis zu 20 °C, sowie eine frithere Umwand-
lung des Zwischenstufengefiiges mit zunehmender Porositit berichtet. Ein
vergleichbarer Effekt konnte von Nusskern [6] an aufgekohlten Zustinden
von Fe-0,85Mo verschiedener Dichten festgestellt werden. Ein Einfluss auf
die Martensitstarttemperatur wurde nicht berichtet. Eine mogliche Begriin-
dung wurde von Nusskern [6] in der fein verteilten Porositét in einer redu-

zierten notwendigen Verzerrungsenergie und damit einhergehend beschleu-
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nigter Umwandlungskinetik gesehen. Eine Bestétigung der Ursachen sowie
eine Quantifizierung dieser Effekte sind zum jetzigen Stand der Forschung

noch ausstehend.

2.3.4 Eigenspannungsausbildung

Eigenspannungen spielen eine wesentliche Rolle bei zyklisch beanspruch-
ten Bauteilen [53]. Diese lassen sich in drei Arten von Eigenspannungen
(L.-III. Art) unterscheiden, je nach charakteristischer Lénge, iiber die sie
sich im Gleichgewicht befinden [54]. Der Fokus wird im Folgenden auf die
makroskopischen Eigenspannungen erster Art gelegt. Aufgrund von thermi-
schen Gradienten entstehen im Bauteil durch thermische Ausdehnung oder
Phasenumwandlungen lokale Anpassungsverformungen. Da das Bauteil als
Kontinuum verbunden ist, miissen diese lokalen Dehnungsdifferenzen als
mechanische Dehnungen ausgeglichen werden und es entstehen Spannun-
gen im Bauteil. Uberschreiten die Spannungen die lokale Streckgrenze, ent-
stehen plastische Dehnungen, die im Bauteil verbleiben. Bleiben die Span-
nungen bis zum Erreichen einer homogenen Endtemperatur und ohne anlie-
gende dullere Krifte erhalten, so spricht man von Eigenspannungen. Im Fall
von carbonitrierten Bauteilen gewinnen die ablaufenden Prozesse an zusétz-
licher Komplexitit, da durch die Anreicherung an Kohlen- und Stickstoff die
Phasenumwandlung lokal verindert wird. Zur Veranschaulichung der ablau-
fenden dehnungsinduzierenden Mechanismen und deren Auswirkungen auf
die resultierende Eigenspannung hat sich beim thermochemischen Rand-
schichthirten das Rand-Kern-Modell nach Totten [55] (siehe Abb. 2.14) eta-
bliert. So tritt beim Abschrecken durch die thermische Kontraktion des Ran-
des eine positive Spannung auf. Aufgrund der erhohten Konzentration von
C und N im randnahen Bereich sind Umwandlungszeiten und -temperaturen
verschoben (siehe Abschnitt 2.3.2). Nach vorliegendem Schema wandeln
sich zundchst Kernbereiche in ein ferritisch-perlitisches oder bainitisches

Gefiige um. Da der Randbereich austenitisch verbleibt, kann die Anpas-
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Abb. 2.14: Visualisierung der Eigenspannungsentwicklung beim Abschrecken zwischen Rand
und Kern nach [56] fiir den Fall, dass die Umwandlung zuerst im Kern und an-
schliefend an der Oberfliche auftritt. Dabei entspricht 7. ; dem Umwandlungsbe-
ginn des Kerns und 7, ; dem Umwandlungsbeginn des Randes.

sungsverformung i.d.R. nicht rein elastisch ertragen werden und es kommt
zu einer plastischen Streckung des Randes. Im Verlauf der weiteren Abkiih-
lung wird ab Erreichen von #; die Martensitstarttemperatur des Randes un-
terschritten und es kommt infolge der martensitischen Umwandlung und der
damit einhergehenden Volumenzunahme zu einer Umkehr der Spannungs-
verhiltnisse. Da der Kernbereich bereits umgewandelt ist und somit im Ver-
gleich zum Austenit deutlich erhohte Streckgrenzen aufweist, konnen die
auftretenden Spannungen elastisch ertragen werden. Liegen die Umwand-
lungszeitpunkte zu nahe beieinander oder wandelt der Rand vor dem Kern
um, fillt das Niveau der Druckeigenspannungen deutlich geringer aus oder
es kann in ungiinstigen Fillen zu Zugeigenspannungen an der Oberflache
kommen. Zur Veranschaulichung der ablaufenden Mechanismen dient Abb.
2.15. Hierbei wandelt bei Erreichen von 7, zunéchst die Randschicht mar-
tensitisch um, jedoch konnen die Kernbereiche die Anpassungsverformung
nicht rein elastisch ertragen und es kommt zu einer plastischen Streckung
des Kernbereiches. Bei Erreichen von z, fithrt die Umwandlung des Kerns
zu einer Umkehr der Spannungsverhiltnisse. Aufgrund der plastischen Ver-
formung des Kernbereiches liegen Zugeigenspannungen in der Randschicht
vor. Anhand dieses Gedankenexperiments kann abgeleitet werden, dass gin-

gige Einsatzstdhle i.d.R. maximal 0,2 Ma-% Kohlenstoff enthalten sollten.
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Abb. 2.15: Visualisierung der Eigenspannungsentwicklung beim Abschrecken zwischen Rand
und Kern nach [56] fiir den Fall dass die Umwandlung am Rand vor der Umwand-
lung im Kern stattfindet. Dabei entspricht 7. ; dem Umwandlungsbeginn des Kerns
und #;; dem Umwandlungsbeginn des Randes.

Damit kann sichergestellt werden, dass eine ausreichend schnelle Umwand-
lung des Kernbereichs gewihrleistet wird.

2.3.5 Randschichtzustédnde einsatzgeharteter
(PM-)Bauteile

Die genaue Kenntnis des Randschichtzustandes ist grundlegend fiir eine
weiterfithrende Optimierung hinsichtlich der Beanspruchbarkeit. Die Lite-
ratur bezieht sich dabei hauptsidchlich auf den resultierenden Hirte- und
Restaustenittiefenverlauf, wobei diese wiederum von der Legierungszusam-
mensetzung und dem Einsatzhirteprozess abhéngig sind. Beide GroBen sind
in der Regel relativ robust und reproduzierbar einzustellen. Im Gegensatz
dazu ist die Generalisierung der sich einstellenden Eigenspannungen nach
dem Einsatzhirten zumeist deutlich komplexer. Wihrend die Datenbasis
aufgekohlter Zustinde recht umfangreich ist, sind im Vergleich dazu Daten
von Randschichtzustinden nach dem Carbonitrieren auf wenige Autoren
beschrinkt [57, 58, 59, 60, 61].

Zunichst soll auf die Randschichtzustinde von schmelzmetallurgisch herge-
stellten Werkstoffen eingegangen werden. Im Rahmen des IGF-Vorhabens
17903 N (Kurztitel: Carbozahn) [57] wurden carbonitrierte Zustinde der
Einsatzstidhle 20MnCr5 sowie 18CrNiMo7-6 auf ihren Randschichtzustand
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und auch auf die Lebensdauer im Ermiidungsversuch gepriift. Bei Kohlen-
und Stickstoffgehalten von bis zu 0,85 Ma-%C und 0,5 Ma-%N wurde von
bis zu 70 Vol-% Restaustenit berichtet. Hierbei wurde der Einfluss des Koh-
lenstoffs auf den Restaustenitgehalt hoher als der des Stickstoffs eingeord-
net. Wihrend bei spannungskontrollierten Versuchsreihen keine Verbesse-
rung der carbonitrierten Zustinde berichtet werden konnte, gibt es Anzei-
chen, dass ein gesteigerter Restaustenitgehalt zu einer Verbesserung der
Verschleiflbestiandigkeit fiihrt.

Im Rahmen seiner Dissertation konnte Katemi [60] unterschiedliche Car-
bonitrierzustinde am Stahl 18CrNiMo7-6 untersuchen. Mit zunehmendem
Summengehalt aus Kohlen- und Stickstoff wurden zunehmende Mengen
an Restaustenit nachgewiesen, die mehr als 50 Vol-% erreichten. Die dabei
enstehenden Eigenspannungen bewegten sich in der Groflenordnung von
—50MPa bis —300 MPa, wobei die hochsten Eigenspannungen im gehér-
teten Zustand im stickstoffarmen Bereich und bei einer ungefihren Koh-
lenstoffkonzentration von ca. 0,6 Ma-% nachgewiesen wurden. In in-situ
Anlasswirmebehandlungs-Versuchen bei 180 °C zeigte sich dann ein Ab-
bau der Druckeigenspannungen auf ca. —100 MPa.

Im Rahmen der Dissertation von Saddei [59] wurden carbonitrierte Rand-
schichtzustinde der Werkstoffe 20MnCr5 und 18CrNiMo7-6, sowie nach-
geschaltete Anlass- und Tiefkiihlversuche und deren Auswirkungen auf die
Ermiidungs- und Wilzeigenschaften untersucht. Im einsatzgehérteten und
angelassenen Zustand wurde variantenunabhéngig von Druckeigenspannun-
gen von maximal —150MPa berichtet. Zusammenfassend schlussfolgert
er, dass die Auswirkungen der einzelnen Wirmebehandlungszustinde auf
die Ermiidungs- und Verschleileigenschaften ihre jeweilige Stirken und
Schwichen aufweisen und dementsprechend eine generalisierte Aussage
nur bedingt moglich ist.

Nachfolgend werden die Randschichtzustinde einsatzgehirteter PM-Bau-
teile diskutiert. Steindorf [61] untersuchte den Einfluss vor- und nachge-

schalteter Festwalz- und Carbonitrierbedingungen auf die Ermiidungsei-
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genschaften, die Carbonitrierbedingungen werden mit 4 h bei einem Koh-
lenstoffpegel von C, = 0,85Ma-% angegeben. Es existiert hierbei keine
Aussage des Stickstoffpotentials oder der zugegebenen Menge an Ammoni-
ak. Hierbei wurden durch das Carbonitrieren und anschlieendes Anlassen
Druckeigenspannungen von ungefiahr — 100 MPa eingebracht, eine Aussage
iber die Menge an Restaustenit und Hérte wurde nicht getroffen.

Im Rahmen der Dissertation von Nusskern [6] wurden festgewalzte PM-
Bauteile einsatzgehirtet und untersucht. Die Prozessparameter des Einsatz-
hirtens sind C, = 0,8 Ma-% fiir 2 h, die Bauteile wurden anschlieBend im
gehirteten Zustand analysiert, dabei wurden Eigenspannungen von iiber
—450 MPa festgestellt. Eine Quantifizierung des Hirte- und Restaustenittie-
fenverlaufs ist nicht erfolgt.

Zusammenfassend ist die Datenbasis der resultierenden Eigenspannungen
zu sparlich aufgestellt, um systematische Auswirkungen des Einsatzhir-
teprozesses auf die Eigenspannungen prognostizieren zu kénnen. Wihrend
der Grof3teil der Autoren im carbonitrierten Zustand ohne nachtrégliche An-
lasswarmebehandlung iiber Eigenspannungen von bis —200 MPa berichtet,
konnte im Gegenzug Nusskern in aufgekohlten Zustdnden von Eigenspan-
nungen von bis zu —450 MPa berichten. Aus den Arbeiten lisst sich jedoch
ableiten, dass sich in PM-Bauteilen grundsitzlich identische Gré3enordnun-
gen an Eigenspannungen einstellen konnen. Eine systematische Beschrei-
bung des Einflusses des Stickstoffs auf die Eigenspannungen ist aufgrund

der geringen Datenlage nicht moglich.

2.4 Ermudungsverhalten von Sinterstahlen

Wihrend das Ermiidungsverhalten von Kompaktstihlen fiir sich genommen
schon ein komplexes Zusammenspiel vieler Einflussgroflen wie Belastungs-
art, Eigenspannung, Gefiige- und Oberflichenzustand umfasst, wirken sich
bei Sinterstdhlen zusétzlich die intrinsischen Poren als zusétzliche Kerbstel-

len aus. Der Einfluss der Porosititsverteilung und -morphologie bestimmt
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2.4 Ermiudungsverhalten von Sinterstidhlen

dabei zu groflien Teilen das Ermiidungsverhalten. Die Menge und Form der
Poren wird iiber die Pulver-, Press-, und Sinterbedingungen vorgegeben. In
Kombination mit dem Werkstoff und der eben genannten Einflussgrofien
erhoht sich die Komplexitit erheblich und erschwert dadurch die systemati-
sche Erforschung [62]. Untersuchungen an gekerbten Ermiidungsproben ha-
ben gezeigt, dass Sinterstihle eine deutlich geringere Kerbempfindlichkeit
der Schwingfestigkeit aufweisen als schmelzmetallurgisch hergestellte. Un-
ter Beriicksichtigung der Tatsache, dass Bauteile wie Zahnrider konstruk-
tionsbedingt einer Kerbwirkung unterliegen, relativieren sich die scheinbar
geringeren mechanischen Eigenschaften der PM-Stihle. Abb. 2.16 visuali-
siert die Entwicklung der Dauerfestigkeit mit zunehmender Kerbformzahl

oy. Bei steigenden Kerbformzahlen o, unterliegen PM-Stihle einer gerin-
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Abb. 2.16: Einfluss der dueren Kerbwirkung auf Sinterstihle und unlegierte Baustihle, nach
DIN 30912-6 [63].

geren Reduktion der Dauerfestigkeit. Zuriickzufiihren ist dies auf die Poro-
sitdt und die damit einhergehende innere Kerbwirkung sowie Mehrachsig-
keit des Spannungszustands. Bereits im ungekerbten Fall unterliegen PM-

Bauteile einer mehrachsigen Beanspruchung. Mit Erh6hung geometrischer
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Kerben wird die Lebensdauer durch die Erhohung der Mehrachsigkeit auf-
grund der dufleren Kerbe weniger stark beeinflusst. Mit steigender Form-
zahl tiberschneiden sich die Wechselfestigkeiten von hochverdichteten PM-
Stahl im Vergleich zu konventionell erschmolzenem C45, bis diese sich bei
Formzahlen von oy > 4 praktisch iiberlappen. Trotz der hohen Anzahl an
lokalen Kerbstellen weisen PM-Stéhle keine erhohte Streuung der Ausfall-
wahrscheinlichkeiten auf und konnen somit unter korrekter Auslegung eine

konkurrenzfahige Beanspruchbarkeit gewihrleisten.

2.4.1 Ermidungsverhalten von gradiert porésen
Sinterstahlen

In der nachfolgenden Arbeit soll mittels Festwalzen die Randschicht nach-
verdichtet werden, was aufgrund der plastischen Deformation zu einem gra-
dierten Tiefenverlauf der Porositét fithrt [64]. Hierbei konnte eine Vielzahl
von Arbeiten zu randschichtverdichteten PM-Stihlen eine Verbesserung der
Ermiidungsfestigkeit aufzeigen [65, 66, 67, 68]. Eine vollstindige Beschrei-
bung des Randschichtzustandes (Mikrostruktur und Porositit, Hérte, Ei-
genspannungen) ist aufwindig und wurde dementsprechend selten in Ein-
klang mit getitigten Ermiidungsversuchen gebracht. Dementsprechend ist
es schwierig, eine klare Aussage iiber die Beitrige der Festigkeitssteigerung
einzelner Effekte zu treffen. Um eine mogliche Trennung der Einflussgro-
Ben der Porositit, der verfestigten Randschicht sowie der Eigenspannungen
zu ermoglichen, wird im Folgenden kurz der Einfluss von gradiert pordsen
Sinterstdhlen auf die Ermiidungsfestigkeit thematisiert.

Eine ausfiihrliche Beschreibung gradiert poroser Sinterstihle wurde im Rah-
men der Dissertation von Merkel [64] durchgefiihrt und diskutiert. Die-
ser untersuchte die Randschichtzustinde und Ermiidungseigenschaften nach
dem Kugelstrahlen von pulvermetallurgisch hergestellten Werkstoffen. Da-
bei haben sich beim Werkstoff Distaloy DH nach dem Kugelstrahlen Druck-

eigenspannungsminima von bis zu —500 MPa ergeben. Die Untersuchung
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2.4 Ermiudungsverhalten von Sinterstidhlen

zyklischer Eigenspannungsstabilitiit bestitigte bis zu Spannungsamplituden
in Hohe der Dauerfestigkeit eine zyklisch stabile Druckeigenspannung an
der Oberfliche in Hohe von —400 MPa. Die Versuchsdurchfiihrung erfolg-
te an einem Wechselbiegepriifstand im Lastfall R = —1. Bei Nenndichte
6,9 g/cm® hat sich im unbehandelten Fall eine 50% Bruchwarscheinlich-
keitsamplitude von 203 MPa und im kugelgestrahlten Zustand von 241 MPa
ergeben. Fiir die Dichte 7,2 g/cm? konnte eine Steigerung von 247 MPa auf
291 MPa erzielt werden. Dabei kommt die Frage auf, inwieweit die Beitrige
der Steigerung der Ermiidungsfestigkeiten auf die Verdichtung, die Verfesti-
gung und die Eigenspannungen aufgeteilt werden konnen. Durch weiterfiih-
rende Untersuchungen an spannungsarmgeglithten Proben des Werkstoffs
Distaloy DH 7,2 g/cm? stellt Merkel fest, dass die Steigerung der Schwing-
festigkeit zu 43% auf die Verfestigung, 40% auf die Eigenspannungen und

die restlichen 17% auf die Verdichtung zuriickzufiihren sind.

2.4.2 Ermidungsverhalten einsatzgeharteter Sinterstahle

Untersuchungen von zyklischen Biegeversuchen an einsatzgehirteten PM-
Stiahlen wurde von Seyedi [69] im Lastverhiltnis R = —1 und R = 0,1 be-
schrieben. Die momentenkontrollierten Wohlerkurven wurden unter ande-
rem an Fel,5Mo2Cu der Dichte 7,2 g/cm® im gesinterten und einsatzge-
hirteten Zustand durchgefiihrt. Durch das Einsatzhérten konnte die Festig-
keit bei 50% Ausfallwarscheinlichkeit bei 107 Zyklen zu RE¥ (R = —1) =
405MPa im Vergleich zum Grundzustand mit R$S(R = —1) = 257 MPa um
58% verbessert werden. Die durch das Einsatzhirten erzielte Mikrohérte
liegt bei 750 — 800HVO,1 und die an der Oberflache analysierte Druckei-
genspannung bei —100MPa. Interessant ist hier der Vergleich mit den Dau-
erfestigkeiten aus der Arbeit von Merkel (siehe Abschnitt 2.4.1). Obwohl
von Merkel zyklisch stabile Druckeigenspannungen von iiber —400 MPa
berichtet wurden, konnte die Dauerfestigkeit lediglich um 50 MPa (= 20%)

verbessert werden. Wesentliche Einflussgrofle konnte die vergleichswei-
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se geringe Hirte nach dem Kugelstrahlen von 160 HV sein. Daraus ist zu
schlieBen, dass die Verfestigung im Vergleich zu den Eigenspannungen ei-
nen mafgeblichen Anteil an der Verbesserung der Ermiidungseigenschaften
tragt.

Um den im Zahnfufl herrschenden Lastfall abbilden zu konnen, werden
Zugschwellbelastungen (R ~ 0) gepriift. Die Ubertragbarkeit der Lebens-
dauer von Wechselbiegeproben nach Zugschwellbelastung auf versagens-
kritische Zahnfu3spannungen wurde von Seyedi [69] diskutiert und eine
gute Ubereinstimmung festgestellt. Hierbei wurden in einsatzgehirteten
Zahnradern und Wechselbiegeproben vergleichbare fiktive Spannungsni-
veaus und Bruchlastspielzahlen erreicht. Die Ausfallwarscheinlichkeiten bei
Zugschwellbelastung konnten beim Einsatzhérten RE? (R =0,1) = 225MPa
im Vergleich zum Grundzustand R$5(R = 0,1) = 155MPa um 66% verbes-
sert werden.

AbschlieBend stellt sich die Frage der Verbesserung der Ermiidungseigen-
schaften durch das Carbonitrieren. Aus einer zusammenfassenden Arbeit
von Steindorf [61] sind die Auswirkungen der einzelnen Behandlungsver-
fahren (Festwalzen, Carbonitrieren, nachgeschaltetes Festwalzen) auf die
Ermiidungsfestigkeit untersucht worden. Hierzu wurden die Materialien
Fe-1,5Cu und Fe-2Cu-2,5Ni in den unterschiedlichen Zustéinden analysiert
(siehe Abb. 2.17). Das Einsatzhirten wurde bei 900 °C fiir 90 min (Fe-2Cu-
2,5Ni) und 240 min (Fe-1,5Cu) bei einem C-Pegel von 0,85 Ma-% durch-
gefiihrt und danach in Ol bei 30 °C abgeschreckt, gefolgt von einer Anlass-
wirmebehandlung bei 180 °C fiir 60 min. Eine Aussage iiber den Stickstoff-
bzw. Ammoniakpegel ist nicht gegeben. Die Analyse der Eigenspannungen
in axialer Richtung ergab eine Steigerung der Druckeigenspannungen nach
dem Einsatzhirten von —100 MPa durch eine vorgeschaltete Festwalzbe-
handlung auf tiber —250 MPa.

Durch eine Festwalzbehandlung kann eine Verdichtung der Randschicht
und somit eine Reduktion der Kerbwirkung erzielt werden, die in Zusam-

menspiel mit Kaltverfestigung eine deutliche Erhohung der Dauerfestig-
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Abb. 2.17: Aus der Biegebeanspruchung umgerechnete Randspannungswohlerkurven, getes-
tet in Zug-Druck-Wechselbeanspruchung (R = —1), fiir die Werkstoffe Fe-1,5Cu

und Fe-2Cu-2,5Ni, in Abhingigkeit der Randschichtzustinde. Die mittlere Dichte
betrug 7,2 g/cm?. Die Daten sind der Arbeit von Steindorf [61] entnommen.

keit bewirkt. Im Vergleich dazu fiihrt eine Carbonitrierbehandlung zu dhn-
lichen Verbesserungen der Dauerfestigkeit (siehe Abb. 2.17, rote und blaue
Kurven). Durch eine vorgeschaltete Festwalzbehandlung und anschlieSende
Carbonitrierbehandlung konnte die Dauerfestigkeit von Fe-1,5Cu im Last-
fall (R = —1) um weitere 50 MPa auf iiber 300 MPa erhoht werden. Die po-
tentiell hochsten Steigerungen kénnen von einer nach dem Carbonitrieren
durchgefiihrten Oberflichenbehandlung erwartet werden. Die bereits gehir-
tete Mikrostruktur erlaubt hier deutlich erhdhte Druckeigenspannungen bei
gleichzeitig hoher Hirte. Im Vergleich zum gesinterten Zustand kénnen hier
Spannungsamplituden von tiber 400 MPa dauerfest ertragen werden, die da-
mit um den Faktor 4 hoher als beim gesinterten Referenzzustand liegen.

In einer Ubersichtsarbeit von Beiss und Schneider [70] konnte mittels em-
pirischer Modellansitze die Verbesserung der Beanspruchbarkeit durch ei-

ne Einsatzwidrmebehandlung im Vergleich zum jeweiligen Sinterzustand
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bestimmt werden. Abb. 2.18 visualisiert die ertragbaren Oberspannungen
Om + 0, unter Beriicksichtigung eines Kerbfaktors K; in Abhéngigkeit der
Probengeometrie. Im Fall von ungekerbten Wechselbiegeproben (DIN EN
ISO 3928) betrigt der Kerbfaktor 1,04. Aus dem empirischen Modell kann
die Uberlegenheit carbonitrierter Randschichtzustinde (schwarz) veran-
schaulicht werden, da diese im Vergleich zu aufgekohlten Zustéinden (grau)
bei gleicher Dauerfestigkeit im Sinterzustand zu hoheren Beanspruchbar-

keiten im einsatzgehdrteten Zustand fiihren. Wihrend die genauen Ursachen
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Abb. 2.18: Verhiltnis der Beanspruchbarkeitsgrenze in Abhéngigkeit des Kerbfaktors K; und
der Oberspannung o, + 0, von einsatzgehirteten (Ordinate) im Verhiltnis zu
ihren jeweiligen gesinterten (Grund-)Zustdnden (Abszisse), digitalisiert nach [70].
Hierbei zeigen carbonitrierte Bauteilzustidnde eine deutlich hohere Steigerung der
Beanspruchbarkeit im Vergleich zu aufgekohlten Zustdnden.

der festigkeitssteigernden Wirkung des Carbonitrierens noch nicht vollstdn-
dig geklart sind, kann im Unterschied zum klassischen Aufkohlen das Ein-
bringen des Stickstoffs als ursidchlich vermutet werden.

In Untersuchungen von Prenosil [39] wurden die Auswirkungen der Menge
des Restaustenits auf die Dauerfestitkeit in carbonitrierten Schichten ni-
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her beleuchtet. Hierbei wurden deutliche Steigerungen der Dauerfestigkeit
berichtet. Aus Messungen der Linienbreiten des Martensits und Austenits
konnte im einsatzgehirteten Zustand ein Abbau der Eigenspannungen II.
Art festgestellt werden. Bei dynamisch belasteten Proben wurden in ver-
gleichweise groBen Arealen von Restaustenit wiederholte plastische Mi-
kroverformungen festgestellt. In Regionen, die durch Martensitplittchen
getrennt sind und folglich kleinere Regionen austenitischer Phase ausbil-
deten, wurde keinerlei Verformung festgestellt. So postuliert Prenosil, dass
aus den Erkenntnissen der Mikroverformung geschlossen werden kann, dass
der anwesende Restaustenit bei dynamischer Belastung zu Neuverteilungen
der Spannungen II. Art fithrt. Dadurch werden lokale Spannungsmaxima
beseitigt, wodurch es zu einer Steigerung der Dauerfestigkeit kommt. In
Einklang mit den Spannungsiiberhhungen in porenbehafteten Bauteilen ist

dies ein Indiz fiir eine gesteigerte Beanspruchbarkeit.
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3 Simulationsmethodik und
Modelle des Werkstoffverhaltens

Die Vorhersage von Bauteilzustinden nach dem Abschrecken, insbesondere
einsatzgehirteter Randschichten, kann effizient mittels numerischer Metho-
den und genauer Kenntnis der vorherrschenden Mechanismen in Abhin-
gigkeit der chemischen Zusammensetzung erfolgen. Zunichst muss hierzu
der Gesamtprozess des Einsatzhértens in physikalische Teilprozesse zerlegt
werden. Das Einsatzhirten setzt sich aus den Teilprozessen des Aufkohlens
bzw. Carbonitrierens, dem anschlieBenden Abschrecken und ggf. einer An-
lasswarmebehandlung zusammen. Dabei unterliegen die einzelnen Schritte
unterschiedlichen physikalischen GesetzméBigkeiten, deren mathematische
Beschreibung numerisch abgebildet und gelost werden muss. Das Aufkoh-
len bzw. das Carbonitrieren umfasst den Massentransport von Kohlen- und
Stickstoff von Gas in Feststoff sowie die Diffusion im Festkorper und unter-
liegt dementsprechend chemischen Transport- und Umwandlungsprozessen.
Die Beschreibung des Abschreckens hingegen setzt sich aus einer Kombina-
tion aus metallurgischen und thermomechanischen Abhéngigkeiten zusam-
men. Die notwendigen Modelle und Annahmen werden in den folgenden

Abschnitten niher erldutert.

3.1 Carbonitriersimulation

Zur simulativen Beschreibung des Stoffiibergangs und Stofftransports im

Bauteil werden die in Abschnitt 2.2.2 beschriebenen GesetzméaBigkeiten in
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numerische Modelle tiberfiihrt. Um diese einerseits orts- und auch zeitauf-

gelost beschreibbar zu machen, miissen diese diskretisiert werden.

3.1.1 Diskretisierung der Diffusionskinetik

Die Verinderung der Konzentration eines Stoffes ¢ lasst sich mittels der Dif-
fusionsgleichung im allgemeinen dreidimensionalen Fall nach dem zweiten
Fick’schen Gesetz

% =V (DVc) 3.1
mit dem Diffusionskoeffizienten D in [mm?/s] beschreiben. Im isotropen
Fall der Diffusion ldsst sich die Gleichung

de

o (3.2)

2 2 2
DV-(Vc):D(dC d*c dc)

2o a2

vereinfachen [71]. Die vorliegende Gleichung muss nun ortlich sowie auch
zeitlich diskretisiert werden. Dies kann zeitlich mittels dem impliziten Euler-
Verfahren und ortlich mit dem Zentrale-Differenzen-Schema erreicht wer-
den. Das Berechnungsmodell der Finiten-Differenzen-Methode wurde als
zweidimensionale Diffusion implementiert, um mégliche Kanteneffekte an
komplex aufgekohlten Bauteilen abbilden zu konnen. Im impliziten Fall
hiingt die Anderungsrate der Losung vom neuen Zeitschritt m + 1 ab

-y ( —2t ey a2 )
At Ax? Ay?

(3.3)
mit i,j als rdumliche Koordinaten. Um eine verkiirzte Schreibweise zu er-
moglichen, werden die Faktoren

D(c,T,p)At D(c,T,p)At

ay = T Cly = T (34)
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eingefiihrt. Nach Umstellung ergibt sich als Gleichung des individuellen
Knotenpunkts c¢; ;

(14 2a,+2ay) cff’fl — axcg’jtll — axcft’jill — ayc;-"fl}j — ayc;ffz}j = c;f‘j. (3.5)
Um die Konzentration des Knotens im nichsten Zeitschritt m + 1 berechnen
zu konnen, miissen die Abhingigkeiten der Nachbarknoten beriicksichtigt
werden. Zur Handhabung der Abhéngigkeiten hat sich die Vektor- und Ma-
trizenschreibweise etabliert. Die Konzentrationen aller Knotenpunkte wer-
den in einem Vektor zusammengefasst. Im eindimensionalen Fall kann Kno-
ten fiir Knoten nacheinander in den Vektor tiberfiihrt werden. Im Fall einer
verallgemeinerten, zweidimensionalen Beschreibung werden die Eintrige
in komplexerer Form allokiert. Hierzu wird wie im eindimensionalen Fall
zunichst die erste Spalte Zeile fiir Zeile allokiert gefolgt von der zweiten
Spalte und den dort liegenden Knoten Zeile fiir Zeile. Fiir die Diffusivitits-
matrix Ap muss beriicksichtigt werden, dass die Nachbarn hierdurch um
eine Distanz von bis zu einer Zeile auseinanderliegen. Die Gesamtheit der
Abhingigkeiten wird in einer Matrix Ap zusammengefasst, die die Abhzn-
gigkeiten der Knotenkonzentrationen des aktuellen ¢ und des neuen Zeit-

schritts ¢! verkniipft.
ADcm-H —c" (36)

Fiir die Bestimmung des Speziesgehalts im neuen Zeitschritt muss die In-

verse von Ap gebildet werden
" =Ap e (3.7)

Der Grofiteil der Berechnungszeit flieit dabei in die Bestimmung der Inver-
sen. Abb. 3.1 visualisiert die generelle Struktur der diinnbesetzten Matrix
im zweidimensionalen Fall. Durch die Allokation der in Wechselwirkung
stehenden Knoten entspricht die zu 16sende Diffusivitdtsmatrix einer diinn-

besetzten, symmetrisch positiv definiten Tridiagonalmatrix mit zwei besetz-
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3 Simulationsmethodik und Modelle des Werkstoffverhaltens

ten Nebendiagonalen. Ansitze zur Losung der Inversen und die resultieren-
de Qualitidt und Rechenzeit werden in Abschnitt 3.1.4 diskutiert.

Abb. 3.1: Schema der 2D-Diffusionsmatrix. Der Abstand zwischen dem Block auf der
Hauptdiagonalen zu den Nebendiagonalen wird durch die Menge an Knoten in
x-Richtung N, definiert.

3.1.2 Diskretisierung des Stoffiiberganges

Der Stoffiibergang wird mit dem technologischen Ansatz
I’h:.lﬁ Zﬁ(kL~Cp—C,'> (3.8)

formuliert und muss im Fall der Simulation ebenfalls diskretisiert werden.
Um diesen in der vorliegenden Simulation beriicksichtigen zu kdnnen, miis-
sen sogenannte Geisterknoten im Netz erzeugt werden. Dies ist der Tat-
sache geschuldet, dass die Finite-Differenzen-Methode lediglich die Dif-
fusionsgleichung zwischen Knoten 16st, ohne Randbedingungen als solche
beriicksichtigen zu konnen. Mit Hilfe des Geisterknotens wird dem Rand-
knoten eine Konzentration zugewiesen, die nach Losung der Diffusionsglei-
chung (Gl. 3.2) zu einem identischen Stoffstrom des Stoffiibergangs (GI.
3.8)Jp=1Jp fuhrt. In Abb. 3.2 ist die Vorgehensweise fiir den Knoten c;
visualisiert. Hierbei sollte beachtet werden, dass der Approximationsgrad

identisch mit dem der Diffusion gewihlt wird, um eine konsistente Fehler-

46
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Geisterknoten
: \Ci—l —_-(\Ci /\Ci+1
4 T ) \/
Ig
{ ___(\ I/
) \/
Bauteiloberflache Bauteill

Abb. 3.2: Schema der Verwendung von Geisterknoten. Der Fluss Jg entspricht dem aus dem
Stoffiibergang berechneten Fluss. Hierbei wird die Konzentration im Knoten ¢;_; so
variiert, dass sich der Stoffstrom iiber das Fick’sche Gesetz Jg = Jp einstellt.

ordnung garantieren zu konnen. Durch Diskretisierung mittels des Zentrale-

Differenzen-Schemas kann der erforderliche Stoffstrom

Ci+1 —Ci—1

ﬁ(kL'Cp—Ci)ZJﬁZJD:—D Ax

(3.9)
in der gleichen Fehlerordnung formuliert werden. Somit kann im Geister-
knoten die Konzentration ¢;_1 durch

2BAx
Ci-1 :Ci+1+BT(kL'Cp_Ci) (3.10)

bestimmt werden. Die Konzentration des Geisterknotens wird ebenfalls in-
krementell neu berechnet, dabei ist zu beachten, dass der Stoffiibergangsko-
effizient B sowie Diffusionskoeffizient D von der Konzentration abhiingig

sind und ebenfalls inkrementell neu berechnet werden miissen.

3.1.3 Stabilitatskriterium

Da die FDM im vorliegenden Fall pro Zeitschritt nur die direkten Knoten-
nachbarn beriicksichtigt, konnen numerisch bedingte Schwingungen auftre-

ten. Diese Instabilitit kann dann eintreten, wenn modellhaft die Feldgrofle
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3 Simulationsmethodik und Modelle des Werkstoffverhaltens

schneller transportiert werden soll als das Verfahren numerisch gewéhrleis-
ten kann. Hierfiir kann die Stabilitdtsanalyse nach Neumann zu Rate ge-
zogen werden. Diese besagt, dass das Finite-Differenzen-Schema stabil ist,
wenn die numerischen Fehler pro Zeitschritt sich nicht fortpflanzen. Dies ist
gewihrleistet, wenn der Quotient I" aus dem Zeitinkrement A¢, multipliziert
mit der (Diffusions-)Geschwindigkeit D, und dem Quadrat des Ortsinkre-
ments Ax?

DA

r= <05 (3.11)

A2 —
ist. Als Gedankenbeispiel hilft die Vorstellung, dass bei hohen Diffusionsge-
schwindigkeiten und Zeitschritten und gleichzeitig kleiner ortlicher Schritt-
weite die Stromung so hoch ist, dass diese mehrere Knoten pro Berech-
nungsschritt iberspringen wiirde. Da die Losungsmethodik zur Berechnung
der Diffusion jedoch nur die direkten Knotennachbarn beriicksichtigt, wird
der Massentransport somit fehlerhaft abgebildet. Im nichsten Berechnungs-
schritt kime es (nebst neuer Fehlstrome) dadurch zu Korrekturstromen, die
zur Instabilitdt des Problems fithren. Als Zahlenbeispiel kann bei einem
(realistischen) Diffusionskoeffizienten D = 10> mm? /s und einer gewihl-
ten geometrischen Schrittweite Ax = 0,01 mm Stabilitét fiir Zeitinkremente
kleiner als At = 5 gewihrleistet werden. Um eine robuste Simulationsum-
gebung zu gewéhrleisten, wird im vorliegenden Skript die Stabilititsbedin-
gung zum Start berechnet, und im Fall instabiler Parameterwahl als Warn-

meldung ausgegeben.

3.1.4 Losung des Inversenproblems

Zur Berechnung der Stoffkonzentration im folgenden Zeitschritt ¢+

muss
die aus dem vorherigen Zeitschritt berechnete Konzentration ¢”* und die ak-
tualisierte Diffusivitdtsmatrix Ap bekannt sein. Das bedeutet, dass in jedem
Zeitinkrement m die Diffusivititsmatrix Ap aktualisiert werden muss, da die
Diffusion von der Konzentration selbst abhéngig ist. In Problemen der FEM

und FDM sind dies Matrizen extrem grof3er Dimension, die i.d.R. diinn be-

48
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setzt sind (sogenannte sparse Matrizen). In den letzten Jahrzehnten haben
sich viele Approximationen der Inversenberechnung fiir die FEM und FDM
etabliert. Entscheidend ist dabei, dass der Fehlergrad der Niherungslosung
identisch bleibt. Die Formulierungen der Diskretisierung haben einen Feh-
ler zweiter Ordnung, dementsprechend sollte die Nidherungslosung dieser
Genauigkeit entsprechen. Durch Kenntnis der Eigenschaften der zu 16sen-
den Matrix konnen effiziente Losungsalgorithmen eingesetzt werden. Ty-
pische Verfahren zur Bestimmung der Inversen sind beispielsweise direkte
Losungsverfahren wie die LU-Zerlegung und die Cholesky-Zerlegung oder
iterative Nédherungsverfahren wie beispielsweise die konjugierte Gradienten
Methode [72].

3.2 Simulation des Abschreckens mittels Finite
Elemente Methode

Aufgrund der Komplexitit der Wiarmebehandlung von Stéhlen ist die Wir-
mebehandlungssimulation seit Jahrzehnten ein probates Mittel zur Vorher-
sage von Bauteilzustdnden. Allein die Variation der Abkiihlbedingung am
Bauteil kann zu stark unterschiedlichen Bauteilzustéinden fiihren. Eine hohe
Abkiihlwirkung fiihrt zu einer stark inhomogenen Verteilung der Tempera-
tur und folglich thermischer Dehnung, welche bei Uberschreiten der Warm-
streckgrenze zu Plastifizierungseffekten fithren kann. Dabei hingt wieder-
um die lokale Warmstreckgrenze vom aktuell vorliegenden Gefiige ab. Bei
niedriglegierten Zustinden im Kern kann hier bereits bei hoheren Tempe-
raturen eine Umwandlung in Ferrit, Perlit oder Bainit entstehen, die zu ho-
heren Warmstreckgrenzen fiihrt und folglich reduzierte plastische Dehnun-
gen aufweist. Um ein Prozessverstdndnis aufbauen zu konnen, ist es not-
wendig, phinomenologische Aspekte der Wiarmebehandlung in einem kom-
plexen Modell zusammenzufiihren. Die Berechnung und Wechselwirkung
der elastisch-plastischen Dehnungen, der Temperatur und der Festkorper-

umwandlung im Bauteil und der von auflen wirkenden Randbedingungen
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3 Simulationsmethodik und Modelle des Werkstoffverhaltens

miissen in geeigneter Weise verkniipft werden, um schlussendlich den Zu-
stand des Bauteils (bspw. Hirte, Eigenspannung) beschreiben zu koénnen.
Diese miissen im Fall von chemisch gradierten Randschichtzustinden zu-
sdtzlich in Abhéngigkeit des jeweiligen Legierungselementes beschrieben

werden. Abb. 3.3 visualisiert die Wechselwirkung zwischen Thermodyna-

I.: Temperaturbed. mecha-
nische Eigenschaften

Il.: Temperaturbed.
Umwandlungskinetik

lll.: Umwandlungswérme

1
i Randbedingungen: !
1 Symmetrien 1
1 Einspannungen !

IV.:Umwandlungsplastizitat

‘Randbedingungen:
'Warmestrome :
J

Thermo-
dynamik

Metallurgie

Abb. 3.3: Phidnomenologische Mechanismen und deren Wechselwirkungen.

mik, Mechanik und Metallurgie. In der vorliegenden Arbeit werden dariiber
hinaus die Effekte der Porositidt und der Legierungselemente Kohlen- und
Stickstoff beriicksichtigt. Wie oben erwihnt ist auch die Modellbildung ent-
scheidend. Dazu werden Randbedingungen benétigt, um die Modellkomple-
xitdt zu reduzieren. Im Fall von thermischen Randbedingungen werden all-
gemein Wirmestrome formuliert, bei mechanischen Randbedingungen wer-

den Symmetrien bzw. Verschiebungen vorgegeben.

3.2.1 Warmeuibergang

Der Wirmeiibergangskoeffizient 4 wird in [W/ mm?K] angegeben und hingt
wesentlich vom Abschreckmedium und den Abschreckbedingungen ab. Fiir

fliissige Abschreckmedien, wie bspw. Hérteole, werden iiblicherweise meh-
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3.2 Simulation des Abschreckens mittels Finite Elemente Methode

rere Etappen der Abkiihlung durchlaufen, die sich im Wesentlichen durch
den Wirmefluss in Abhédngigkeit des an der Oberflache anliegenden Aggre-
gatzustandes unterscheiden (siehe Abschnitt 2.3.1). Der Wirmetibergang

wird mittels der Gleichung
Ow =h- (T —Ty) (3.12)

beschrieben, mit Qy als der Wirmeleistung [W/ mm?], die dem System
iiber die Oberflidche entzogen wird, dem Wirmeiibergangskoeffizienten 4 in
[W/Kmm?], der Abschreckmediumstemperatur 7., und der Temperatur der
Bauteiloberfliche Ty in °C. Zur Beschreibung des Wirmeiibergangs wird
die Temperatur des Abkiihlmediums sowie der Wirmeiibergangskoeffizient
als Funktion von der Temperatur hinterlegt. Der fiir diese Arbeit verwendete

Wirmeiibergang wird in Abschnitt 6.5.1 beschrieben.

3.2.2 Fourier'sche Warmeleitung

Im Inneren des Bauteils wirkt die Fouriersche Wirmeleitungsgleichung ge-
méh
Tcpp = AAT +Oy. (3.13)

Diese muss jedoch fiir ein Mehrphasenproblem zu
TY cpi-wi-p=AT-Y Ai-wi+Y Or;. (3.14)
i i i

verallgemeinert werden. Dabei entspricht 7' der Temperaturinderungsrate,
w; dem jeweiligen Phasenanteil, c,, ; der spez. Wirmekapazitit, p der Dich-
te des Werkstoffs, A; den phasenspezifischen Koeffizienten der Wirmeleit-
fahigkeit und Q'LJ der Rate der latenten Wirme fiir die entstehende Phase i.
Hierbei wird die latente Warme mittels

OLi At~ AQp; = QL gesi- AW (3.15)

51



3 Simulationsmethodik und Modelle des Werkstoffverhaltens

pro Berechnungsschritt in Abhingigkeit der Anderung des Phasenanteils Aw
approximiert, hierbei entspricht QO c,; der Umwandlungswirme bei voll-

standiger Umwandlung.

3.2.3 Mechanisch-metallurgisches FE-Modell

Die Rate der Totaldehnung & wird iiber die Summation der einzelnen Deh-

nungskomponenten
& = Eu+ Ep &+ &t Ep (3.16)

beschrieben. Diese setzt sich aus den einzelnen Dehnungsanteilen der elas-
tischen (&,;) und plastischen (£,) und der thermischen Dehnung (&) so-
wie der Umwandlungsdehnung (&) und umwandlungsplastischen Dehnung
(&p) additiv zusammen. Im Folgenden werden die Einzelbeitriige niher er-
lautert.

Thermische Dehnung

Die thermische Gesamtdehnung ist die Summe der der thermischen Deh-
nungen der Phasenanteile w;, definiert iiber einen thermischen Ausdeh-
nungskoeffizienten «. Hierbei wird der thermische Ausdehnungskoeffizient
der Phase i als linear temperaturabhingig o;(T) = ;0 + ;1 - T angenom-
men. Die Grundgleichung der thermischen Dehnung kann durch

T/
Epi = / oi(T)-w;-dT (3.17)
Tre f
in Abhingigkeit des Ausdehnungskoeffizienten und der beteiligten Phasen

beschrieben werden. Zu beachten sind die Grenzen des Integrals, hierbei

wird eine Referenztemperatur 7, eingefiihrt. Diese ist fiir die vorliegen-

52
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de Arbeit auf 0°C festgelegt. Fiir die thermische Dehnung ergibt sich nach

Integration
%l (2 g0
Eni = (a,»,o-(T—T,ef)JrT-(T —T,ef)) Wi (3.18)
Die Formulierung der Dehnrate entspricht der zeitlichen Ableitung von GI.
3.18
. . o1 2 2 .
En=wi(aio+ai1-T)T+ (Oh',o (T —Trer) + > (T° - Tref)) Wi
(3.19)

Elastische Dehnungen
Die elastischen Dehnungen konnen linear elastisch durch das Hooke’sche
Gesetz [73] durch

€1 = 7 (14V) 63 = VOudyj) — 25 (14 V)01 — voudy)

(3.20)
+ = (6ij — VO 6ij)

& <ty —

beschrieben werden, mit dem Elastizititsmodul E in [MPa], dem Span-
nungstensor o;; in [MPa] und der Querkontraktionszahl v in [-].

Umwandlungsdehnungen

Im Allgemeinen gehen Phasenumwandlungen mit einer Anderung ihres
spezifischen Volumens einher. Das daraus hergeleitete Dehnungsinkrement

wird durch Gleichung

Npn

&r = Y Wilg; (3.21)
i

als volumetrischer Dehnungsanteil aufsummiert. Dabei entspricht Ag; der
maximalen, mit der Phase einhergehenden Dehnungsédnderung und w; der

Rate der sich bildenden Phase. Zu beachten ist hierbei, dass die Dehnungs-
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dnderung nur in Kombination mit der Referenztemperatur 7. ¢ giiltig ist, da
die Umwandlungsdehnung je nach Auswertetemperatur aufgrund der Diffe-

renz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten variabel ist.

Umwandlungsplastische Dehnung

Umwandlungsplastische Dehnungen treten bei spannungsbehafteten Pha-
senumwandlungen auf. Die resultierende umwandlungsplastische Dehnung
kann in Abhingigkeit der Spannung linear iiber die Umwandlungsplasti-
zititskonstante K, in [MPa™ 1] beschrieben werden. Die Anderung der um-

wandlungsplastischen Dehnung kann aus der Summe der Phasen N, mittels

Npj
. 3 & do(w;) .
Ep = 5 ZKth'(GM) q:lEV'l)WiGl’ (3.22)
i

1

berechnet werden, mit dem Spannungsdeviator ¢’ in [MPa] und der Funk-
tion d¢ (w;)/dw; in [-], die den Verlauf der Umwandlungsplastizitiit in Ab-
hingigkeit des Fortschrittes der Umwandlung beschreibt. Fiir diesen Verlauf
wird typischerweise die Funktion d¢(w;)/dw; = 2(1 — w) verwendet [74].

Plastische Dehnungen

Die plastischen Dehnungen €,; werden in Abhiéngigkeit des implementier-
ten Verfestigungsmodells berechnet. Verwendet wird das Modell nach Voce
[75] der Form

0y = 00 +Ro&p + R (1 fexp(feepl)) , (3.23)

das sich aus der Streckgrenze oy in [MPa], einem linearen Verfestigungs-
anteil (Rp) und dem exponentiell abklingenden Verfestigungsanteil R; mit
Exponentialfaktor e zusammensetzt. Die plastische Dehnung wird iiber den

radialen Riickfiithrungs-Algorithmus berechnet. Auf die ausfiihrliche Her-
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leitung des Ablaufes wird aus Ubersichtlichkeitsgriinden verzichtet und auf

[75] verwiesen.

3.2.4 Modelle der Umwandlungskinetik

Die Modellierung der Umwandlungsgeschwindigkeit kann in der Regel in
die zeitlich abhdngigen Phasenumwandlungen (Ferrit, Perlit, Bainit) und in
die zeitlich unabhingige Umwandlung (Martensit) eingeteilt werden. Da-
nach richtet sich auch die Beschreibung der nachfolgenden Modelle. Ein
gingiges Modell zur Beschreibung der ferritisch-perlitischen sowie bainiti-
schen Umwandlung ist die JMAK-Gleichung nach Johnsohn-Mehl-Avrami-
Kolmogorov [76, 77, 78, 79]

w=1-exp(—(bt)") (3.24)

mit dem umgewandelten Phasenanteil w, der Wachstumsrate b in [1/s] und
dem einheitenlosen Wachstumsexponenten n. Viele Autoren messen den
Konstanten eine Abhingigkeit von den Nukleations-, Wachstums- sowie
morphologischen Bedingungen bei. Im Fall der bainitischen Umwandlung
konnte in Vorarbeiten gezeigt werden, dass die Umwandlungskonstanten
nicht direkt durch die Art des Wachstums beschrieben werden konnen. So
konnten durch die Variation der Austenitisierungstemperatur unterschiedli-
che Austenitkorngréfien eingestellt werden, die - trotz gleicher Umwand-
lungsvorginge - zu steigenden Umwandlungszeiten und folglich zu variie-
renden Parametern b und n fiithrten [80]. Fiir die bainitische Umwandlung

hat sich ein neueres Modell nach van Bohemen et al. [81] der Form

_ l—exp(—k-t(1+1))
14+ 2Aexp(—k-t(1+1))

(3.25)

etabliert. Der Parameter x in [s~!] ist damit analog zum Parameter b der

JMAK-Gleichung und kann als Wachstumsrate interpretiert werden. Der
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Abb. 3.4: Schema des Treppenstufenverfahrens fiir eine kontiuierliche Abkiihlung mit Pha-
senumwandlung, nach [55].

Parameter A hingegen entspricht dem Autokatalyse-Faktor. Auf eine detail-
lierte Beschreibung wird hier aus Griinden der Ubersichtlichkeit verzichtet.
Die martensitische Umwandlung ist rein temperaturgesteuert und somit im
Gegensatz zu den oben beschriebenen Gleichungen zeitlich unabhingig. Als
gingige Formulierung hat sich der exponentielle Ansatz nach Koistinen und
Marburger [82]

wy =1 —exp(—k(M;—T)) (3.26)

mit dem Phasenanteil des Martensits wyy in [-], dem Vorfaktor & in [°C']
und der Martensitstarttemperatur Mg und der Temperatur 7" in [°C] durch-
gesetzt.

Eine transiente Simulation der Phasenumwandlungen kann mittels isother-
mer ZTU-Diagramme abgebildet werden, indem der Abschreckvorgang in-
krementell durch isotherme Treppenstufen approximiert wird [83] (siche
Abb. 3.4). Hierbei wird die Anwendbarkeit der Additivitdt der Phasenan-

teile vorausgesetzt. Fiir einen Zeitpunkt ¢;, eine Temperatur 7; und einen

56



3.2 Simulation des Abschreckens mittels Finite Elemente Methode

gebildeten Phasenanteil w; soll der Phasengehalt im neuen Zeitschritt w;; |
berechnet werden. Dazu wird eine fiktive Zeit 7; benotigt, um bei neuer
Temperatur 7;; | den bereits gebildeten Anteil w; abzubilden. Der neue Pha-

senanteil w; | wird anschlieBend fiir die Zeit #;' = 7; +- At mit 7;;; berechnet.
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4 Werkstoff und Versuchsmethodik

4.1 Grundwerkstoff

Als Grundwerkstoff wird das wasserverdiiste Metallpulver Astaloy 85Mo
(Fe-0,85Mo) der Firma Hoganis verwendet. In nachfolgender Tabelle 4.1 ist
die chemische Zusammensetzung des Basiswerkstoffes angegeben. Durch
Beimischung von Graphit konnen Sollwerte fiir den Grundkohlenstoffgehalt

prézise eingestellt werden. Die pulvermetallurgische Herstellroute bestand

Tabelle 4.1: Chemische Zusammensetzung von Astaloy 85 in Ma-%

Elemente Fe C Mo | Mn Rest
Anteil [Ma-%] | Basis | 0.28-0.30 | 0.84 | 0.09 | <0.02

dabei aus den Prozessschritten Kompaktieren und Sintern (siehe Abschnitt
2.1.1). Zur Einstellung spezifischer Dichtegrade wurden die Presskrifte va-
riiert. Die Verpressung der niedrigsten und mittleren Dichte erfolgte mit
kalter Matrize und die Verpressung der hochsten Dichte mit warmer Matri-
ze bei 90 °C. Der anschlieSende Sintervorgang wurde unter einer 90%/10%
N,/H,-Atmosphére bei 1120 °C fiir 20 min mit einer anschliefenden Ab-
kiihlung von 0,8 °C/s durchgefiihrt. Daraus ergaben sich die Dichtegrade
p =6,9g/cm?, 7,2g/cm? und 7,35 g/cm?® mit einem ferritisch-perlitischen
Grundgefiige (siche Abb. 4.1). Wie den Bildern zu entnehmen ist, weist
die Porositit eine feine Verteilung mit scharfkantiger Morphologie auf. Die
Dichte 7,75 g/cm? stand nicht im vollen Versuchsumfang zur Verfiigung,

sondern wurde fiir ergidinzende Untersuchungen herangezogen.
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(d) Mikrostruktur der Dichte 7,75 g/cm?>.

Abb. 4.1: Lichtmikroskopische Mikrostrukturaufnahmen des vorliegenden ferritisch-
perlitischen Grundgefiiges verschiedener Dichten des Werkstoffs Fe-0,85Mo+0,3C.

4.2 Probengeometrien

Zur Charakterisierung der Diffusion beim Carbonitrieren wurden Scheiben-
proben mit einem Durchmesser von D = 25mm und der Hohe H = 10mm
verwendet (siehe Abb. 4.2). Die Scheibenproben wurden in die Gruppen un-
behandelt und festgewalzt eingeteilt. Die Gruppe der festgewalzten Proben
erhielt eine Festwalzbehandlung auf den Stirnflichen, um die Randporositit
zu reduzieren. Diese wurden fiir die Carbonitrier-Vorversuche verwendet,
um die Wechselwirkung aus Prozessparametern, der Festwalzbehandlung
und der daraus resultierenden Porositit beschreibbar zu machen. Fiir dilato-
metrische Untersuchungen wurden Presslinge mit Durchmesser D = 6 mm
und Linge L = 10 mm hergestellt (siche Abb. 4.3). Mittels zerspanender Be-
arbeitung wurden daraus Dilatometerproben mit Auflendurchmesser 4 mm
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—

10 @25

Abb. 4.2: Geometrie der Scheibenprobe nach dem Sintern.

und Innendurchmesser 3 mm sowie einer Ldnge von 10 mm hergestellt. Die
diinne Wanddicke von 0,5 mm gewihrleistet beim Carbonitrieren eine Ho-
mogenisierung der Elementverteilung innerhalb der Proben. Diese Proben-
geometrie wurden fiir die Abschreck- sowie fiir die Deformationsversuche

am Dilatometer verwendet.

<{//]0,02] A

Scharfkantig

Abb. 4.3: Probengeometrie fiir dilatometrische Versuche.

Die Zugversuche wurden an gesinterten Flachproben nach DIN EN ISO
2740 [84] mit einer doppelt abgesetzten Messstrecke von 5,65 mm auf 4 mm
durchgefiihrt. In Abb. 4.4 ist die verwendete Geometrie dargestellt. Die Zug-
proben wurden nicht festgewalzt, um eine mdoglichst homogene Element-
verteilung {iber den Probenquerschnitt zu erzielen. Bei der herkommlichen
Probengeometrie ergaben sich bei den gehirteten Zustinden Probleme bei

der Durchfithrung der Versuche. Hierfiir konnten keine Flachspannbacken
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[ 4,35

Abb. 4.4: Modifizierte Probengeometrie fiir den Zugversuch von Sintermetallen, angelehnt
an DIN EN ISO 2740. Aufgrund der hohen Festigkeiten und des vergleichswei-
se kleinen Einspannquerschnittes musste die Messstrecke verkleinert werden. Die
abgesetzte, parallele Messstrecke wurde nach der Wirmebehandlung mittels Funke-
nerosion erzeugt.

verwendet werden, da einerseits die Flidche der Einspannung nur wenig gro-
Ber als die Messstrecke ist und andererseits eine gehirtete Oberflache auf-
weist und somit die Einpresswirkung der Zahnfldchen reduziert ist, was dazu
fiihrt, dass die Proben bei der Verwendung von Flachspannbacken rutschen.
Weiterhin liegen Einspannungen vor, die die Ubertragung der Last iiber ei-
nen Formschluss im Radius des Ubergangs zur Messstrecke gewihrleisten.
Hierbei sind aufgrund des zweiachsigen Spannungszustandes die Proben
ausschlieBlich im Ubergangsradius gebrochen. Zur Losung der Problematik
wurde eine abgesetzte, reduzierte Messstrecke in die Proben erodiert (siche
Abb. 4.4). Dadurch konnte die formschliissige Halterung verwendet wer-
den und gleichzeitig ein Versagen innerhalb der Messstrecke gewihrleistet
werden.

Ermiidungsversuche wurden an Wechselbiegeproben nach DIN EN ISO
3928 [85] durchgefiihrt (siehe Abb. 4.5). Die Messstrecke sowie die Tail-
lierung der Proben wurde einer Festwalzbehandlung unterzogen. Die Fest-
walzbehandlung wurde bewusst bis Erreichen des Einspannquerschnittes

fortgesetzt, um eine mogliche Schwichung der Ubergangsbereiche in der
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Taillierung auszuschlieBen. Die Festwalzparameter konnen aus Abschnitt
4.4.1 entnommen werden. Durch die Festwalzbehandlung entsteht ein iiber-
stehender Wulst an den Aufenkanten, welcher nach der Festwalzbehand-

lung mit einer Schleifscheibe mit identischem Radius entfernt wurde.

89.8 | A-B

499

10,97

Abb. 4.5: Probengeometrie fiir den Ermiidungsversuch von Sintermetallen nach DIN EN ISO
3928.

Zielkonflikt Probengeometrie

Um statistisch absicherbare Aussagen iiber die mechanischen Kenngrof3en
von pulvermetallurgischen Bauteilen erhalten zu kénnen, muss ein ausrei-
chend groBer Querschnitt zur Priifung gewéhlt werden, welcher als repré-
sentativ bezeichnet werden kann. Das sogenannte reprisentative Volumen-
element (RVE) entspricht einem Volumen, welches ndherungsweise eine re-
produzierbare Verteilung der Menge und Grofle an Porositit einnimmt. Bei
der Wahl eines kleineren Volumens kann die Reproduzierbarkeit nicht ge-
wihrleistet werden und es konnen Schwankungen in der Auswertung auf-
treten. Die Priifnorm ASTM EO9-19 [86] empfiehlt fiir pulvermetallurgische
Bauteile eine Querschnittsbreite von mindestens 12,5 mm bei einer Proben-
lange von 25 mm.

Dem entgegen steht die Analyse durchgreifend carbonitrierter Zusammen-
setzungen aus dem Carbonitrierprozess. Dabei muss gewihrleistet werden,
dass die Wanddicken ausreichend diinn gewihlt werden, sodass diese ei-
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4 Werkstoff und Versuchsmethodik

ne homogene chemische Zusammensetzung erreichen konnen. Wird dies
nicht erreicht, kann keine Aussage iiber die Abhingigkeit der chemischen
Zusammensetzung gegeben werden, da die Antwort des Materials durch die
Inhomogenitit verfilscht wird. In Absprache mit dem Leibniz-IWT Bremen
konnen hier Wanddicken bis zu maximal 1 mm homogen mit Kohlen- und
Stickstoff carbonitriert werden. Dariiber hinaus konnen im Dilatometer ver-
suchsbedingt nur Probenldngen bis zu 10 mm und einem maximalen Durch-
messer bis 5 mm analysiert werden. Aus dem Zielkonflikt wird ersichtlich,
dass hier entweder die Reprisentativitit der Porositit einerseits oder die Ho-
mogenitit der chemischen Zusammensetzung andererseits verletzt werden
muss. Aus diesem Grund wurde eine kleine Probenwanddicke mit chemi-
scher Homogenitit zu Lasten eines vollstindig repriasentativen Volumenele-
mentes gewéhlt.

4.3 Untersuchungszustiande im ternaren
System Fe-C-N

Um das Verhalten von carbonitrierten Bauteilen simulieren zu konnen, muss
der mogliche Prozessraum abgebildet werden. Diese Abbildung findet iiber
diskrete Stiitzstellen chemischer Zusammensetzung statt. Aus den Untersu-
chungen der jeweiligen chemischen Zusammensetzungen kann durch Inter-
und Extrapolation die Auswirkung auf die untersuchten Groflen modelliert
werden. Die Anzahl der experimentellen Stiitzstellen ist dabei aufgrund des
hohen Aufwands beschrinkt, wodurch eine Vorauswahl sinnvoller Kombi-
nationen getroffen werden muss. Abb. 4.6 zeigt exemplarische Tiefenverldu-
fe von carbonitrierten Bauteilen sowie den bereits eingeschrankten, zu un-
tersuchenden C-N-Raum. Hierbei ergeben sich mehrere Einschriankungen,
die den sinnvollen Untersuchungsbereich eingrenzen. Die Basiszusammen-
setzung von Fe-0,85Mo liegt bei 0,3 Ma-%C und bildet hierbei die unte-
re Grenze des Kohlenstoffgehalts. Die untere Grenze des Stickstoffs wur-
de zu null definiert. Eine obere Grenze fiir den Stickstoff kann bei unge-
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fahr 0,4-0,5 Ma-%N definiert werden, da ab hier eine stickstoffinduzierte
Porenbildung eintritt [87]. Zusétzlich kann eine weiche Obergrenze defi-
niert werden, die bei hohen Anteilen von austenitstabilisierenden Elemen-
ten durch die Entstehung von Restaustenit und die damit einhergehende
Reduktion der Hirte und Gesamtfestigkeit entsteht. Folglich wurde fiir die
Summe an Kohlen- und Stickstoff eine Grenze von C+N < 1,2 Ma-% defi-
niert. Hierbei wurden im Carbozahn-Bericht [57] bei Summenanteilen von
C+N = [,3Ma-% Restaustenitanteile im Werkstoff 20MnCr5 von bis zu
70% berichtet. Die in Abb. 4.6 dargestellten Stiitzstellen werden zur Abbil-
dung der Abhingigkeiten chemisch gradierter Randschichtzustinde durch-
greifend carbonitriert und werden im folgenden Abschnitt diskutiert (siche
Abschnitt 4.3.1).

Die Carburier- und Carbonitrierversuche wurden im Glockenofen des Typs
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Abb. 4.6: Links: Schematische CN-Kombinationen von carbonitrierten Zustinden, entnom-
men aus dem Carbozahn-Bericht [57]. Rechts: das dazugehorige Elementtiefenpro-
fil, dargestellt in Abhéngigkeit von Kohlen- und Stickstoff. Die schwarzen Punkte
entsprechen den ausgewihlten und untersuchten Zustéinden. Die Carbonitriervarian-
te CNS mit hohen Anteilen an C und N fiihrt zu deutlich reduzierter Randschicht-
hiirte aufgrund hoher Restaustenitgehalte.

SOLO 2020 am Leibniz-Institut fiir Werkstofforientierte Technologien in
Bremen durchgefiihrt. Die Proben werden dabei in den vorgeheizten Ofen
gefahren und anschlieend die Temperatur und Atmosphére in Abhingig-

keit der angestrebten Groen geregelt. Es liegt eine Grundbegasung mittels
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Stickstoff und Methanol vor, die durch gezieltes Einbringen von Propan und
Ammoniak erweitert wird, um die jeweils angestrebten Speziespotentiale in
der Atmosphire einzustellen. Flidchen, die keiner Elementanreicherung un-
terzogen werden sollen, werden mittels der Hirteschutzpaste Vacucoat 0095
(Fa. Niissle GmbH, Nagold) abgedeckt.

4.3.1 Durchgreifend carbonitrierte Werkstoffzustande

Insgesamt wurden sieben Chargen mit unterschiedlichen C/N Kombinatio-
nen zur Untersuchung herangezogen. Diese lassen sich in drei aufgekohl-
te Varianten (Fe-0,3C, Fe-0,58C, Fe-0,8C) sowie vier carbonitrierte Vari-
anten (Fe-0,5C-0,17N, Fe-0,63C-0,11N, Fe-0,8C-0,32N, Fe-1,05C-0,38N)
unterteilen. Ziel ist hierbei, einerseits eine Datenbasis fiir das Einsatzhir-
ten durch drei aufgekohlte Chargen zu schaffen und andererseits geniigend
Stiitzstellen aus Kombinationen von Kohlen- und Stickstoff zu untersuchen.
Die Variante Fe-1,05C-0,38N wurde gewihlt, um eine mogliche Ubersitti-
gung abzubilden, die zu hohen Restaustenitanteilen und zu einer moglichen
Abnahme der mechanischen Eigenschaften fiithren soll.

Zur Untersuchung des Einflusses der Dichte bzw. Porositidt auf die Um-
wandlungsplastizitit wurde ein separater Carbonitrierzustand angefertigt.
Zur Quantifizierung des Effektes der Porositidt wurden die Probendichten
(6,9 g/cm?,7,2 g/cm? und 7,35 g/cm?) sowie eine sintergerschmiedete, n-
herungsweise porenfreie Variante p = 7,75 g/cm? mit einem Kohlenstoffpe-
gel C, = 0,65Ma-%C und einem Stickstoffpegel von N, = 0,30 Ma-%N fiir
7h carbonitriert. In Tabelle 4.2 sind die chemischen Zusammensetzungen

der durchgreifend carbonitrierten Werkstoffzustinde aufgelistet.

4.3.2 Gradierte Carbonitrierzustande zur Analyse der
Diffusion

Zur Bestimmung des wirksamen Massentransports der Elemente Kohlen-
und Stickstoff in Abhingigkeit der Porositdt wurden Scheiben- und Wech-
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Tabelle 4.2: Untersuchte Kombinationen durchgreifend carbonitrierter Zustidnde und der
jeweiligen Dichten. Die letzte Charge wurde nachtriglich zur Untersuchung
der Umwandlungsplastizitit hinzugefiigt, weshalb nur in dieser die zusitzliche
Dichte von 7,75 g/cm? zur Verfiigung steht.

Dichten [g/cm?’]
72 7,35 | 7,75
X X X

Zustand

&
o

0,30C 0,00N
0,58C 0,00N
0,80C 0,00N
0,50C 0,17N
0,63C 0,11N
0,80C 0,32N
1,05C 0,38N
0,65C 0,30N*

UL PR | X X | K
RUP PR R X > <
RUP PR R XX > <

selbiegeproben (siehe Abb. 4.2) der Dichten 6,9g/cm?, 7,2¢g/cm?® und
7,35g/cm? festgewalzt. Der Grundkohlenstoffgehalt variierte leicht von
0,27-0,30 Ma-%. Um quantitative Aussagen iiber die Auswirkungen von
Temperatur, Porositit und eingebrachter Konzentration abbilden zu konnen,
wurde der Versuchsplan nach Tab. 4.3 realisiert. Zur einfacheren Bezeich-
nung werden die Chargennamen C1689 bis C1697 verwendet. Die ersten
Chargen werden im angestrebten Stickstoffgehalt variiert (C1689-C1691),
ein Zustand mit erhohtem Kohlenstoffgehalt (C1693) und dariiber hinaus
zwei Zustinde mit erhohter Temperatur (C1695-C1697). Die Versuchsrei-
hen wurden an allen drei Dichten jeweils im Grundzustand und im festge-

walzten Zustand untersucht.
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Tabelle 4.3: Einstufige Prozessfithrung der Carbonitrier-Testverldufe mit Variation der Ele-
mentpegel (Cp.N,) und der Temperatur, dick markiert sind die jeweils variierten

ProzessgroBen.

Charge Zeit | Temperatur Cp Np Dichten

[min] [°C] [Ma-%] | [Ma-%] [g/ cem?]
C1689 180 850 0,75 0,19 | 69-72-735
C1690 180 850 0,75 036 | 69-72-735
C1691 180 850 0,75 0,64 | 69-72-735
C1693 180 850 1,00 033 |69-72-735
C1695 180 900 0,75 0,21 6,9-72-1735
C1697 180 950 0,75 022 |69-72-735

4.3.3 Gradierte Carbonitrierzustande zur Validierung

Die Analyse der resultierenden Elementtiefenverldufe sowie auch die Ana-

lyse der resultierenden Randschichtzustinde erfolgte an den Wechselbiege-

proben (siehe Abb. 4.7b). Hierfiir wurden insgesamt sechs Carbonitrierzu-

stinde in den drei Dichten (6,9 g/cm?, 7,2 g/cm?, 7,35 g/cm?®) erzeugt um

eine umfassende Validierung der Auswirkungen des Carbonitrierens auf die

Randschichtzustinde pulvermetallurgischer Bauteile vornehmen zu kénnen.

Dariiber hinaus erfolgte eine Variation der Abschreckbedingungen. Die Ol-
abschreckung erfolgte in Durixol W72 bei 60 °C. Der Zustand CN3W wurde
in Wasser bei 20 °C abgeschreckt. Alle Zustdnde (mit Ausnahme der Charge
CN4) erfuhren eine Anlasswidrmebehandlung in einem Luftumwiélzofen bei
180°C fiir 2 h.
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Tabelle 4.4: Ein- bzw. zweistufige Carbonitrier-Prozessfithrung. Im Fall von zwei angegebe-

nen Zeiten wurde der Prozess zweistufig durchgefiihrt.

Charge Zeit Temperatur Cy Np Medium
[min] [°C] [Ma-%] [Ma-%]
EH 240+180 900, 850 0,75, 0,7 - 01
CN1 240+180 900, 850 0,7,0,7 | 0,32,0,27 01
CN2 210+180 900, 850 0,8,0,8 | 0,55, 0,65 01
CN3W 180 850 0,75 0,38 Wasser
CN3 180 850 0,75 0,38 0l
CN4 60+150 850, 900 0,75,0,85 | 0,5,0,21 01

4.4 Methoden

4.4.1 Festwalzen

Ziel ist es, die Randschicht dahingehend zu verdichten, dass diese keine of-

fene Porositidt aufweist und somit die Bauteile im spéteren Carbonitrierpro-

zess keiner Durchkohlung unterliegen. Hierzu wird die Oberflache méander-

formig mit einem hydrostatisch gelagerten Werkzeug (Typ Ecoroll) mittels

einer Hartstoffkugel vom Durchmesser 6 mm festgewalzt. Dabei wurden ein

Vorschub von 2000 mm /min, ein Bahnabstand von 0,04 mm bei einem Fest-

walzdruck von 180bar gewihlt. Hierbei konnte in Vorarbeiten die Porositiit

=

(a) Scheibenprobe

.

(b) Wechselbiegeprobe

Abb. 4.7: Schema der Festwalzbehandlung auf den Stirnflachen der a) Scheiben- und b)

Wechselbiegeprobe.
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oberflichennah vollstindig geschlossen werden und zusétzlich bis zu einer
Randschichttiefe von 750 um deutlich reduziert werden [6, 64].

4.4.2 Dichtemessung

Aufgrund des archimedischen Prinzips erfahren Korper, die sich in einem
fliissigen Medium befinden, eine Auftriebskraft in Abhéngigkeit des von
ihnen verdringten Volumens. Nach Bestimmung der Gewichtskraft des
Testkorpers in Luft sowie Wasser kann iiber die Gewichtsdifferenz und die
Kenntnis der Wasserdichte auf die Dichte des Testkorpers geschlossen wer-
den. Fur die Anwendung pordser PM-Werkstoffe wird hier auf den ASTM
Standard B925 [88] verwiesen. Zu Beachten sind bei der Vermessung von
dilatometrischen Proben die kleinen Probenabmessungen sowie die offe-
ne Porositét. Als zusitzliche Referenz zum Archimedestest wurde hier auf
die Berechnung der Dichte mittels geometrischer Vermessung und Analy-
se des Gewichts zuriickgegriffen. Verwendung von Lacken oder anderen
Hilfsmitteln war aufgrund der kleinen Probengewichte von 0,3 g nicht ziel-
fiihrend, weil einerseits nicht sichergestellt werden kann, dass der Lack in
der Bohrung vollstindig anliegt und andererseits der Einfluss der Lackdichte

aufgrund geringem Gesamtgewicht Einfluss nimmit.

4.4.3 Mikrostrukturelle Porenverteilung

Die Porosititsanalyse wurde anhand von metallographischen Schliffen durch-
gefiihrt. Aufgrund der feinen Porositit ist auf eine prézise Durchfithrung der
Polierschritte zu achten. Durch fehlerhafte Praparation kann es einerseits zu
einem Verschmieren der Proben kommen, beispielsweise wenn die Polier-
schritte zu kurz gehalten sind. Andererseits tritt durch zu langes Polieren
eine Abrundung der Kanten auf, die zu einer fehlerhaften Erkennung der
vorliegenden Porenmorphologie fiihrt. In der vorliegenden Arbeit wurde
mit (320-600-1000-2000) Papier manuell geschliffen und anschlieend fiir
jeweils fiinf Minuten mit 6u/3u/1u/OPS poliert. Die Schliffbilder wur-
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den im Anschluss mittels Bildbearbeitung binarisiert und die Grauwertver-
teilung in Abhingigkeit der Tiefe bestimmt (sieche Abb. 4.8). Pro Dichte
wurden drei Bildausschnitte ausgewertet, als Ndherungsfunktion wurde ein
Boltzmann-Fit verwendet. Eine Aussage iiber den Anteil der offenen bzw.

geschlossenen Porositét kann durch die Bildbearbeitung nicht erfolgen.

—— C1770 D720 ‘
|——Boltzmann Fit]

Messtiefe [mm]

Abb. 4.8: Visualisierung der Auswertung der Porosititsverteilung vom Grauwertbild zum
modellierten Porosititstiefenverlauf mittels Boltzmannfunktion.

4.4.4 Bestimmung der effektiven Wirkoberflache

Die Bestimmung der Oberfldche, die diffusiv beteiligt ist, kann mittels der
Brunauer-Emett-Teller-Theorie (BET-Theorie [89]) erfolgen. Hierzu wird
die Adsorption von Gasmolekiilen an der Festkorperoberfliche ausgewertet,
um die spezifische Oberfliache der offenpordsen Bauteile zu bestimmen. Die
BET-Messungen wurden mittels Krypton bei 77K nach ISO 9277:2010 und
ASTM D4780-12 [90] durchgefiihrt und bilden die Standardmethode zur
Wahl der Bestimmung kleiner Oberflachen. Die Analyse und Auswertung
wurde vom IKFT (Institut fiir Katalyseforschung und -technologie), Labor
Dr. Otto, durchgefiihrt.

4.4.5 Dilatometrie

Anhand dilatometrischer Untersuchungen kénnen einerseits Phasenumwand-

lungen mit Volumeninderungen und andererseits thermische Ausdehnungs-
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koeffizienten analysiert werden. Fiir die nachfolgenden Versuche wurde das
Dilatometer DIL805A/D der Firma TA Instruments (echemals Bahr Thermo-
analyse) verwendet. Mittels Induktionserwdrmung und Gasabschreckung
durch Helium (He) koénnen Aufheizraten bis 1000 K/s und Abkiihlraten
von 800 K/s realisiert werden. Die Temperaturentwicklung wurde mittels
Thermoelementen des Typs S (Pt-PtRh) mit einem Drahtdurchmesser von
0,1 mm mittig auf den Proben gemessen. Der Probendurchmesser ist in Abb.
4.3 beschrieben. Der spezifische Aufbau hingt von der jeweiligen Analyse
ab und wird im Nachfolgenden néher erldutert.

Spannungsfreie Messung

Im Fall von spannungsfreien Messungen wird der Messaufbau nach Abb. 4.9
verwendet. Hierbei wird die Probe zwischen zwei Schubstangen aus Quarz-
glas positioniert und im Zentrum der Spule positioniert. Der Dehnungsauf-
nehmer misst die Langendnderung der der Probe iiber die Glasstange. Die

Abschreckung erfolgt mittels He durch die Gasstromung der Spulenwin-

Thermoelement Innenab-
e N SChreckung
r Auslass i
I I
I I
| g = 0 |
i Innenab- Schubstange 2 |
| schreckung|| schubstange 1 LvoT !
| Einlass 1
! Referenzschubstange !
I I
| A

Vakuumkammer

Abb. 4.9: Schemaskizze des Messaufbaus fiir spannungsfreie Dilatometrie.

dung und dariiber hinaus durch die hohle Schubstange, um eine bestmog-
lich homogene Abschreckung iiber die Dicke der Probe zu realisieren. Vor

dem Aufheizen wurde die Vakuumkammer auf 10~# mbar evakuiert und an-
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schlieBend mit He geflutet. Auf die Temperaturfithrung der einzelnen Ver-

suchsreihen wird im jeweiligen Abschnitt eingegangen.

Messung unter Druckbelastung

Mittels der hydraulischen Druckeinheit konnen Dilatometerversuche unter
uniaxialer Druckbelastung durchgefiihrt werden. Anwendungsfelder sind
die Auswertung der temperaturabhingigen Verfestigung, Kriechversuche
oder beispielsweise die Ermittlung der Umwandlungsplastizitit. Uber die
Hydraulik wird die Last iiber den linken Stempel in die Probe eingelei-
tet. Die Schubstangen sitzen an den Stempeloberflichen nahe der Probe

und ermitteln indirekt die Verschiebung der Probe. Bei der Erfassung der

Thermoelement Halterung

1
I
1
I
I
i
LVDT !
1
I
1
1
I
[

Vakuumkammer

Abb. 4.10: Schemaskizze des Messaufbaus der Druck-Dilatometrie.

Dehnungswerte muss beriicksichtigt werden, dass aufgrund der endlichen
Steifigkeit des Stempelmaterials dieses sich ebenfalls deformiert. Géngi-
ge Stempelmaterialien sind Al,O3 (Ea;0, =~ 350GPa), Quarzglas Si;O3
(Esiy0, ~ 72,5GPa) und Siliziumnitrid Si3Ny (Es;;n, ~ 300GPa). Die Deh-
nungsanwort besteht dementsprechend aus der Probendehnung, die von der
Steifigkeit der Stempel iiberlagert wird. Auch im Druckmodus wird vor dem
Aufheizen die Vakuumkammer auf 10~% mbar evakuiert und im Anschluss

mit He geflutet.
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Ermittlung der temperaturabhéngigen Dilatometersteifigkeit

Bei Versuchen unter Spannung fiihrt die endliche Steifigkeit des Stempelma-
terials zu einer Eindellung bzw. Verformung, die die Messung der Lingen-
dnderung verfilscht. Zur Analyse und Quantifizierung der Steifigkeit des Di-
latometers wurden Vollproben aus dem Werkstoff 42CrMo4 untersucht, de-
ren Elastizitdtsmoduln in einem weiten Temperaturbereich prizise bekannt
sind. Es wurden Druckversuche unterhalb der Streckgrenze durchgefiihrt
und die Dehnungsantwort ermittelt. Aus der Differenz der scheinbaren elas-
tischen Dehnung und des bekannten Elastizititsmoduls aus Zugversuchen
wurde spannungs- und temperaturabhéingig die Stempelsteifigkeit fiir die
SizNy-Stempel berechnet. In Abb. 4.11 sind links die Verfestigungskurven

vor und nach der Korrektur dargestellt. Bei kleinen Spannungen unterhalb
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Abb. 4.11: Druckversuche unterschiedlicher Temperaturen martensitisch eingestellter Dilato-
meterproben aus 42CrMo4. Als Stempelmaterial wurde Siliziumnitrid verwendet.
Die Referenzdaten sind [91] entnommen.

von 100 MPa werden leichte Anfahreffekte verzeichnet. Fiir die Korrektur
wurde von einer konstanten Maschinensteifigkeit fiir eine Temperatur aus-
gegangen. Um nun versuchsunabhingig eine Korrekturfunktion zu erhalten
wurde diese zusitzlich in Abhédngigkeit der Temperatur definiert und korri-

giert. Die Korrektur der Stempelsteifigkeit erfolgt bis zu einer Temperatur
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von 600 °C und bis zu Spannungen von 1500 MPa. Die Korrekturfunktion

zur Ermittlung der Probendehnung

€probe = EMessung — KStempel(T) F 4.1

wurde vor der Auswertung auf alle mittels Druckdilatometrie ermittelten
Versuchsdaten angewendet, mit Stempelsteifigkeit Ksepmper (T) in [1/N] und
der aktuell angelegten Kraft F in [N]. Die Stempelsteifigkeit wurde mittels
Least Square Schitzer als Polynom dritten Grades in Abhingigkeit der vor-

gegebenen Referenzwerte definiert zu

Kstemper (T) =0,00221N"" 48,46 - 10 °N"'K . T
~3216-107°N"'K 2. 72 +4,764- 107 !'N"'K 3. 73,
4.2)

mit Temperatur 7" in [°C].

4.4.6 Gefligeanalyse

Zur Analyse der mikrostrukturellen Zusammensetzung wurden die Proben
vor der Mikroskopie metallographisch prépariert. Dazu wurden die Proben
eingebettet, geschliffen und poliert. Der finale Politurschritt erfolgte mit
einer Suspension mit 50 nm groflen Oxidkeramik-Partikeln. Zur Sichtbar-
machung der Mikrostruktur wurden die Proben anschlieend in Nitallosung
fiir 5 - 10s geitzt und anschlieBende lichtmikroskopisch analysiert. Ras-
terelektronenmikroskopische (REM) Aufnahmen der Bruchflachen wurden
am Elektronenmikroskop des Typs Zeiss Leo 50 REM am IAM-WK durch-
gefiihrt. Hochauflosende REM-Aufnahmen wurden am Laboratorium fiir
Elektronenmikroskopie (LEM, KIT) am Zeiss-LEO 1530 REM mit Feld-
emissionskathode und einer maximalen Auflosung von 1 nm bei Verwen-
dung des Sekundirelektronen-Detektors durchgefiihrt.

Um die ehemalige KorngroBen des Austenits bestimmen zu konnen, ist
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4 Werkstoff und Versuchsmethodik

es notwendig, die Austenitkorngrenzen sichtbar zu machen. Das Verfah-
ren des thermischen Atzens [92, 93] bietet die besten Ergebnisse hinsicht-
lich metallographischer Bestimmung der ehemaligen Austenitkorngrenzen.
Das thermische Atzen macht sich die hohe Mobilitit der Oberflichendif-
fusion im Verhiltnis zur Volumendiffusion zu Nutze, wodurch an den Ver-
bindungspunkten der Korngrenzen und der Oberfliache eine Riefenbildung
entsteht. Die entstehenden Riefen konnen anschlieBend lichtmikroskopisch
oder elektronenoptisch ausgewertet werden. Vor der Wirmebehandlung
muss dazu die untersuchte Probe geschliffen und poliert werden. Die Pro-
bengeometrie, der Aufbau des Dilatometers sowie die Austenitisierungsbe-
dingungen sind dabei identisch zu belassen. Nach erfolgter Austenitisierung
wird die Probe mit 1 K/s abgekiihlt, um eine martensitische Umwandlung
zu vermeiden, da die nadelférmige Morphologie an der Oberfliche die Aus-
wertung erschwert. Die Auswertung der Korngré3en wurde mittels Bildbe-
arbeitung nach DIN EN ISO 643 [94] vorgenommen.

4.4.7 Hartemessung

Die Hirtemessungen wurden nach dem Vickers-Verfahren mit den Priifge-
wicht 0,1 kg (HVO,1) und 10kg (HV10) am Mikrohértemessgerit Q10A+
der Firma Qness durchgefiihrt. Die Ermittlung der Hérten der dilatometri-
schen Versuche wurde nach DIN EN ISO 6507-1 [95] durchgefiihrt und
die Bestimmung der Hértetiefenverldufe der carbonitrierten Wechselbiege-
proben nach DIN EN ISO 4507 [96]. Bei Standardabweichungen grofer
50HV wurden Nachmessungen durchgefiihrt, bis die Streuung unterhalb
von S0 HV liegt.

4.4.8 Zugversuche

Die Zugversuche wurden zur Bestimmung der Elastizitismoduln und der
Verfestigungsverhalten an der Zugpriifmaschine des Typs Zwick/Roell mit

einer maximalen Priiflast von 200 kN durchgefiihrt. Zur Lasteinleitung wur-
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den formschliissige Halterungen verwendet. Der Versuch wurde wegkon-
trolliert mit einer konstanten Traversengeschwindigkeit durchgefiihrt, die
einer Dehnrate von 0,0016 1/s entspricht. Zur Bestimmung der Probendeh-
nung wurden die Ansatzdehnungsaufnehmer in der parallelen Messstrecke

automatisch positioniert.

4.4.9 Eigenspannungs- und Restaustenitanalyse

Die Eigenspannungsanalyse wurde mit der sinz(l/l)—Methode nach [97] an
der {211}-Gitterebene durchgefiihrt. Cr-Ko-Strahlung mit einer Wellen-
lange von 2,29 A wurde in Kombination mit einem Vanadiumfilter detek-
torseitig zur Filterung der Cr-Ka-Strahlung verwendet. Zusitzlich wur-
den primérseitig eine Lochblende von 1 mm und sekundirseitig eine Sym-
metrieblende verwendet. Untersucht wurden die Bragg-Winkel zwischen
147° <20 < 165° in 0,1°-Schritten und die y-Neigung zwischen —60°
bis 60° in 15 dquidistanten Schritten. Nach Subtraktion des Untergrunds
wurden die Interferenzlinien mittels Pearson VII-Funktionen gefittet. Die
Auswertung wurde unter der Annahme eines isotropen Materialverhaltens
mit einem Elastizititsmodul E2!" = 219911 MPa und einer Poissonzahl

v211

= 0,283 nach [98] berechnet. Die Eigenspannungs- und Restauste-
nitanalyse wurde mittig in der Messstrecke der Wechselbiegeprobe vor-
genommen. Die untersuchte Richtung der Eigenspannung liegt in axialer
Richtung der Probe und wurde in definierten Abtragschritten bis zu einer
Tiefe von 0,5 mm untersucht. Der Abtrag wurde durch Elektropolieren rea-
lisiert.

Bei den gleichen Abtragsschritten wurde zusitzlich eine Restaustenitana-
lyse mit einem Rontgendiffraktometer mit Zr-gefilterter Mo-Ko-Strahlung
(Wellenlidnge 0,71 A) durchgefiihrt. Als primire Blende wurde ein 1x1 mm?
Schlitzkollimator verwendet, wihrend im sekundédren Strahlengang vor ei-
nem Punktdetektor eine 2 mm Schlitzblende angebracht wurde. Die Scans

nutzten einen 20-Bereich von 20° bis 58° mit einer Schrittgrofle von 0,1°.
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4 Werkstoff und Versuchsmethodik

Die erhaltenen Daten wurden mit der 6-Linien-Methode analysiert, um den
Phasenanteil des Restaustenits zu berechnen. Die Wahl der erforderlichen

radiographischen Konstanten erfolgte nach [99].

4.4.10Ermidungsversuche

Zur Ermittlung der Lebensdauer carbonitrierter PM-Stihle wurden Wech-
selbiegeproben nach DIN EN ISO 3928 (siehe Abb. 4.5) in Schwingver-
suchen untersucht. Um einen bauteilnahen Belastungszustand abzubilden,
wurden die Versuche momentenkontrolliert im Lastverhdltnis R = 0 (Zug-
schwellbelastung) bei 40 Hz durchgefiihrt, die in ihren Grundziigen ei-
ner Zahnfufbelastung dhnlich sind [69]. Um das Lastverhéltnis R = 0 zu
realisieren, wurde ein elektromechanischer Torsionspriifstand verwendet.
Durch geeignete Wahl der Einspannvorrichtung kann das Torsionsmoment
als reines Biegemoment in die Wechselbiegeprobe iibertragen werden. Da-
durch wird ein konstantes Biegemoment iiber den Probenquerschnitt er-
zeugt. Als Belastungseinheit dient ein handelsiiblicher AC-Servomotor der
Firma Bautz mit einem maximalen Torsionsmoment von bis zu 50 Nm. Ab-
triebsseitig ist ein Reaktionsmomentenaufnehmer angeschlossen, welcher
auf eine maximale Last von 100 Nm ausgelegt ist und zur Bestimmung
des durch die Probe tibertragenen Biegemoments eingesetzt wird. Die Kan-
ten der Wechselbiegeproben wurden mittels Passstift abgezogen, um einen
frithzeitigen Kantenanriss zu vermeiden. Aufgrund der Biegespannung wird
vereinfacht angenommen, dass die im Bauteil wirkenden Lasten iiber die
Hohe, ausgehend von der neutralen Faser, linear zunehmend verteilt sind.
Zur Auswertung der Spannungs-Wohlerkurven wurde aus dem Biegemo-

ment die in der Randfaser anliegende Maximalbiegespannung berechnet.
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5 Experimentelle Ergebnisse und
Modellierung

5.1 Dichte

Um fiir die folgenden Untersuchungen eine solide Basis an Dichte- bzw.

Porosititsdaten zu ermitteln, wurden Messungen der Dichte mittels archi-
medischem Prinzip an den Dilatometerproben durchgefiihrt. Als zusétzliche

Referenz wurde die Geometrie vermessen und iiber das geometrische Volu-

men die Dichte direkt tiber das Probengewicht bestimmt. Bei Vergleich der

Gemessene Dichte [g/cm?]

8,0

7,84

7,6

B Geometrisch

B Archimedes

=
-
-
-
-

7,4

7,2

7,0

6,8

6,8

7,0

7,2

Dichte nach Hersteller [g/cm?]

7,8

Abb. 5.1: Vergleich der Analysewerte gemessener Dichte des archimedischem Prinzip und der
Bestimmung iiber die geometrischen Abmalfle. Bei sinkender Dichte zeigt sich die
Beeinflussung der offenen Porositit bei Verwendung des archimedischen Prinzips.
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5 Experimentelle Ergebnisse und Modellierung

gemessenen Dichten zeigen sich im Bereich der zwei hoheren Dichten sehr
gute Ubereinstimmungen. Hier zeigt auch das Archimedesprinzip geringe-
re Standardabweichungen. Mit sinkender Dichte (und steigender Porositit)
weicht die Messung mittels Auftriebsmethode deutlich vom Sollzustand ab.
Begriindet liegt dies in der zunehmend offenen Porositit der Proben. Hier-
bei dringt Wasser in die Hohlrdume ein und erhdht somit die scheinbare Ge-
wichtskraft in Wasser. Die Messung iiber die geometrischen Abmale zeigt
konsistente Werte mit gleichbleibenden Standardabweichungen, dies ist der
geringen Probengrofe anzulasten, da Abweichungen in den Abmafen bei
kleinem Probenvolumen stirker ins Gewicht fallen. Aus den Messungen er-
gaben sich dennoch Schwankungen der jeweiligen Nenn-Probendichten von
40,1 g/cm?. Dies muss fiir die Auswertung weiterer GroRen beriicksichtigt
werden und ggf. eine entsprechende Menge an Wiederholungsmessungen
durchgefiihrt werden. In Tabelle 5.1 sind die bestimmten Dichten und die

daraus berechneten Porosititen angegeben.

Tabelle 5.1: Vergleich der Nenndichten zu den experimentell ermittelten Dichten und die dar-
aus berechneten Anteile der Porositit. Als Materialdichte wird p = 7,85g/cm?
angenommen.

Nenndichte [g/cm?] 6,9 7,2 7,35 7,75
Messdichte [g/cm3] 69+0,1 | 7,24+0,1 | 7,34+0,14 | 7,8+0,1
Porositiit [Vol-%] 120+13 | 83+13 | 64+18 | 09413

5.1.1 Effektive Oberflache

Mittels BET-Messung wurden anhand dilatometrischer Proben die effek-
tiven Oberflachen bestimmt. In nachfolgender Tabelle 5.2 sind die spezi-
fisch gemessenen Oberflachen sowie das Oberflachenverhiltnis der geome-
trischen zur effektiven Oberfliche angegeben. Das Messprinzip basiert auf
der Adsorption von Edelgasen an der Oberfliche des Bauteils und kann

durch die Bestimmung der gebundenen bzw. freiwerdenden Masse die be-
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teiligte Oberflidche bestimmen (siehe Abschnitt 4.4.4). Dabei zeigen sich fiir

Tabelle 5.2: Geometrische sowie diffusiv effektive Wirkfldche der Dilatometerproben nach

dem BET-Verfahren.
Nenndichte [g/cm?] 6,9 7,2 7,35
Porositéit [Vol-%] 120+1,3 | 83+13 | 6,7+ 1,8
Geom. Oberfliche [m?] 0,0018 0,0018 0,0018
Eff. Oberfliiche [m”] (BET) 0,6308 0,5259 0,3934
Verhiiltnis Eff. / Geom. [-] 345 287 215

alle drei untersuchten Dichten stark erhohte effektive Oberflichen (siehe Ta-
belle 5.2). Begriinden ldsst sich dies mit den offenen Netzwerken der Porosi-
tat. Dabei zeigt sich mit abnehmender Dichte auch eine deutliche Zunahme
der diffusiv beteiligten Oberfliche, die auf eine Zunahme offener Porositit
schlieen lésst.

5.1.2 Randschichtporositét in festgewalzten
Wechselbiegeproben

Zur genaueren Analyse der Diffusion und der mechanischen Kennwerte ist
die Kenntnis der Randschichtporositit essenziell. Aufgrund des hohen Kon-
trastes der Poren bieten sich lichtmikroskopische Aufnahmen zur Auswer-
tung des Tiefenverlaufes an. Durch die Festwalzbehandlung wird oberfli-
chennah der Flichenanteil der Porositit durch plastische Deformation re-
duziert. Zu beachten ist, dass diese flichenméBig normal zur Festwalzrich-
tung zugedriickt wird und anschlieBend als Riss parallel zur Walzoberfldche
vorliegt, sieche Abb. 5.2. Der Einfluss des Festwalzens auf den Tiefenver-
lauf der verbleibenden Porositit wurde mittels Bildanalyse bestimmt. Hier-
zu wurden insgesamt drei Bauteile in einem Bildausschnitt von 2 mm Breite
untersucht und aus dem flichenmifigen Anteil der Porositit der volumetri-
sche Anteil bestimmt. In Abb. 5.3 ist der Anteil der Porositit in Abhédngig-
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5 Experimentelle Ergebnisse und Modellierung

Abb. 5.2: Mikroskopische Aufnahmen des Randschichtquerschnitts von festgewalzten Proben
in Abhingigkeit der Tiefe, nach [100]. Die Oberseite wurde festgewalzt. Von links
nach rechts: 6,9 g/cm3, 7,2 g/cm3 und 7,35 g/cm?.

keit des Abstandes zur festgewalzten Flache dargestellt. Hierbei konnen drei
wesentliche Bereiche identifiziert werden. Bereich 1 umfasst den komplett
verdichteten Bereich an der Oberfliche. Dieser ist ndherungsweise bis 0,2-
0,25 mm konstant. Bereich 2 zeigt die sigmoidale Zunahme der Porositét mit
zunehmender Tiefe. Die hochste Nenndichte (gelb) weist hierbei den friihes-
ten Ubergang zum Grundzustand der Porositit auf. Hierbei zeigt sich eine
zunehmend tiefgreifendere Wirkung mit sinkender Nenndichte. Bereich 3
umfasst den Bereich, ab dem die Mikrostruktur dem Grundzustand der je-
weiligen Nenndichte entspricht. Aufgrund der reduzierten Stabilitit der Mi-
krostruktur wirkt sich das Festwalzen bei geringerer Nenndichte stirker aus
und kann somit auch in tieferen Bauteilregionen plastische Verformungen
hervorrufen [102]. Die geringste Nenndichte 6,9 g/cm? hat ihren Ubergang
zur Nennporositit bei ca. 0,75 mm, die mittlere Nenndichte 7,2 g/cm? bei
ca. 0,65 mm und die hoéchste Dichte 7,35 g/cm3 bei ca. 0,55 mm. Im un-
beeinflussten Kernbereich wurden Porositétsanteile von 6-13 Vol-% festge-
stellt, die sich mit der Analyse der Dichte decken. Die oben eingefiihrten
Bereiche dienen der Visualisierung und Beschreibung der spéter formulier-

ten Einflussfaktoren der Diffusion.
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Abb. 5.3: Verteilung der Porositit einer festgewalzten Probe in Abhingigkeit der Tiefe,
nach [101]. Das Farbschema ist in Abhiingigkeit der Dichte, rot: 6,9 g/cm?, blau:
7,2g/cm?, gelb: 7,35 g/cm?.

5.2 Modellierung des Carbonitrierprozesses
5.2.1 Speziesaktivitaten

Als Aktivitit wird das Verhéltnis von Dampfdruck der Spezies im betrach-
teten Zustand (z.B. Austenit) und Dampfdruck von reinem Graphit defi-
niert. Als Eingabedaten miissen aus den Ofenprotokollen des Abgasstroms
die gemessenen Partialdriicke iiber Gleichgewichtsreaktionen umgerechnet
werden, um das anliegende Speziespotential von Kohlen- und Stickstoff be-
stimmen zu konnen. Die in Kapitel 2 beschriebenen Reaktionsgleichungen
bilden die Basis fiir die Bestimmung. Unter der Annahme, dass der Zer-
fallsprozess durch die Boudouard-Reaktion bestimmt ist, ldsst sich verein-
facht das Kohlenstoffpotential C,, iiber die Partialdriicke des Abgasstroms

83
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aus Kohlenmonoxid pco und -dioxid pco, in [bar] und der Temperatur in
[K] bestimmen [20]

2

8861 K

C,= pco-exp( —9,107). (5.1)
PCo, T

Im Fall von Stickstoff ldsst sich das Stickstoffpotential iiber die Partialdrii-

cke des Restammoniaks pnp, und Restwasserstoffs py,

N, = PN ey (9,003 -

T3 (5.2)

5089 K)
P

berechnen. Die berechneten Potentiale dienen als Anfangs- bzw. Randbedin-
gungen fiir die Simulation der Diffusion. In nachfolgender Abbildung 5.4 ist
schematisch ein einstufiges Ofenprotokoll dargestellt. Die Charge wurde bei

414

1200 4 Charge 1689
3h bei 850°C , g
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Abb. 5.4: Ofenprotokoll mit den relevanten Prozessgrofen Temperatur (rot), C-Pegel

(schwarz) und N-Pegel (grau) der Chargen 1689 und 1691, carbonitriert bei 850 °C
mit C, = 0,75Ma-% und N, = 0,19Ma-% bzw. N,, = 0,62Ma-%.

850°C mit einem Kohlenstoffpegel von C,, = 0,75Ma-%C und einem Stick-
stoffpegel von N, = 0,19 Ma-%N carbonitriert. Bis zum Erreichen des kon-
stanten Sollpegels stellt sich eine ca. 30-miniitige Einlaufphase ein. Die Ein-
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laufphase zeigte sich bei allen untersuchten Chargen pulvermetallurgischer
Bauteile. Nach Riicksprache mit dem Leibniz-IWT Bremen wurde dies bei
schmelzmetallurgischen Bauteilen nicht beobachtet. Ein solches Verhalten
ist zuriickzufithren auf Ausgasungsprozesse in den Poren der Proben, die ei-
ne starke Verdnderung der vorliegenden Atmosphire hervorrufen. Nach der
Einlaufphase zeigen sich im weiteren Prozessverlauf konstante Prozesspa-

rameter.

5.2.2 Stoffuibergang

Der Stoffiibergang bezeichnet die Absorption des jeweiligen Elementes in
Eisen. Nach Bestimmung der anliegenden Donatorenaktivitit kann mittels
des Ansatzes

m=Jg =Bk, -Cp—ci) (5.3)

der Stoffstrom Jg in [kg/ mm?s] zwischen dem Atmosphirenpotential Cp
in [kg/mm3] und der Oberfliache ¢; [kg/mm3] beschrieben werden. Dabei
ergibt sich der Stoffstrom aus der Differenz des Oberflaichengehalts zur Ak-
tivitédt in der Atmosphire, multipliziert mit dem Stoffiibergangskoeffizienten
B in [mm/s]. Zu beriicksichtigen ist zudem der Legierungsfaktor &, der je
nach Legierungszusammensetzung zu hoheren Elementkonzentrationen in
der Randschicht als in der Atmosphire fithren kann. Analog gilt dies eben-
falls fiir den Stoffiibergang des Stickstoffs. Zunéchst soll der Stoffiibergang
fiir das Element Kohlenstoff betrachtet werden. Es haben sich viele Autoren
teils widerspriichlich beziiglich der Abhéngigkeiten der Stoffiibergangsko-
effizienten geduflert. Rimmer et al. [103] hat einen temperaturunabhéngigen
Koeffizienten in der GroBe von Bc = 1073 mm/s berichtet, wihrend Munts
und Baskakov [23] im Temperaturbereich von 800 — 1000 °C Werte im Be-
reich von 8 =2-10~* —2-10~3mm/s ermittelten. Eckstein [104] und Spur
[40] postulieren einen Wert von 1,25 - 10_3mm/ s. Das Handbuch Wirme-
behandeln und Beschichten [16] listet je nach Aufkohlungsmedium einen
Kohlenstoffiibergang im Bereich von B¢ = 1 —3 - 10~*mm/s. Nusskern be-
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schreibt den Stoffiibergangskoeffizient fiir Kohlenstoff mit einer temperatur-
unabhiingigen GroBe von Bc = 2-10~>mm/s. In der Regel ist der Massen-
transport des Stoffiibergangs grofler als der der Diffusion (siehe Abschnitt
2.2.1). Das heil3t, dass nach einer kurzen Anlaufphase an der Oberfliche
des Stahls die in der Atmosphire vorliegende Gleichgewichtskonzentration
vorliegt. Folglich bildet die Diffusion das Nadelohr des Massentransports
und damit die dominierende GroBe zur Beschreibung des resultierenden
Kohlenstoff-Tiefenverlaufs. Der Stoffiibergangskoeffizient fiir Stickstoff ist
im Vergleich von komplexerer Natur, da die Zerfallsreaktion von Ammo-
niak und die auftretenden Reaktionsmechanismen (siehe Kap. 2.2.1) sich
temperaturabhingig beeinflussen. Winter [21] beschreibt diesen tempera-

turabhingig in der Form

AH
By =a-exp (_RT> - DH, (5.4)

in [mm/s] mit dem Vorfaktor ¢ = 0,9mm/sbar, der Aktivierungsenergie
AH = 64247]/mol und dem Partialdruck von Wasserstoff PH, in [bar]. Ex-
emplarisch ergibt sich fiir eine Temperatur 7 = 1173 K ein Stoffiibergangs-
koeffizient von By = 1,27 x 10~*mm/s und ist im Vergleich zum Kohlen-
stoff um mehr als einen Faktor 10 geringer.

Der Legierungsfaktor wird mit dem Interaktionsparameter e; ; fiir das Do-

natorenelement (C,N) i durch das Legierungselement j mittels

log(kz;) = Ze,, m; (5.5)

mit ¢; ; in [Ma-% ] bestimmt, mit m; in [Ma-%] des jeweiligen Elements.
Die verwendeten Interaktionsparameter sind [21] entnommen. Im Fall des
Carbonitrierens des Werkstoffes Fe-0,85Mo wurden folglich die Elemen-
te C (eyc = 0,187Ma-% '), N (ecy = 0,081 Ma-% ") und Mo (ec o =
—0,015Ma-%"", ey o = —0,08 Ma-% 1) beriicksichtigt. Da C und N kon-
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kurrierend Zwischengitterpldtze im Eisen einnehmen, veridndert sich der Le-
gierungsfaktor mit zunehmender Anreicherung in der Randschicht. Diesem
Umstand geschuldet muss der Legierungsfaktor ebenfalls in Abhingigkeit

der Zeit neu berechnet werden.

5.2.3 Diffusion in Eisen

Wie bereits in den Grundlagen beschrieben hingt die Diffusion hauptsich-
lich von der Austenitisierungstemperatur ab. Mehrere Autoren berichten von
weiterfithrenden Abhéngigkeiten durch die sich in Losung befindlichen An-
teile an Interstitionsatomen. Fiir die folgende Arbeit wird die Formulierung
nach Slycke und Ericsson [20] verwendet, die den Diffusionskoeffizienten
fiir Kohlenstoff mit

—155000J mol ! 1-5
Dg(T,xc,xN) =48,5mm*s ' -exp ( o > ail

RT 1—5(xc+xv)
570000 mol~! —320Tmol 'K~ !.T
P RT

. ()CC + 0,72 -xN)>

(5.6)

in [mm? /s], mit den Elementkonzentrationen fiir Kohlen- und Stickstoff xc,
xy als Anteil von 1 und der Temperatur T in [K] beschreiben. Die Gleichung
setzt sich dabei aus drei Teilstiicken zusammen, der allgemeinen Arrhenius-
gleichung, im mittleren Teil dem sogenannten geometrischen Ausschluss-
modell und dem hinteren Teil der Temperatur- und Speziesabhidngigkeit,
das die Abweichung zum idealen Verhalten durch die Gesamtheit der beein-
flussten Interstitionsliicken beriicksichtigt. Slycke [105] postuliert, dass der
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Ansatz genauso Anwendung finden kann fiir die Diffusion des Elementes

Stickstoff, und passt den Koeffizienten dementsprechend zu

_1 171 1_
DU(T xexn) = 91 mm2s ™" -exp ( 68600J mo ) - 5xc

RT 5(xc+xn)
570000J mol~! —320Jmol 'K~ !. T
~6Xp RT

: ()CC +0,72 -xN))

(5.7)

in [mm? /s] an. Der Faktor 0,72 entspricht dabei der Differenz der Gitter-
liickenverzerrung aufgrund der unterschiedlichen Atomradien von Kohlen-
und Stickstoff [105]. Je mehr Elemente in Losung sind, desto hoher féllt zu-
sétzlich die Diffusion aus. Nach Mittemeijer [106] tritt der Effekt der abneh-
menden Sprungenthalpie bei zunehmend gelosten Interstitionsatomen auf-
grund zunehmender Gitterverzerrung auf. Nach dem oben genannten Mo-
dell von Slycke und Ericsson ergibt sich dabei eine ebenfalls signifikante
Erhohung des Diffusionskoeffizienten. Dies kann bei hohen Anteilen an ge-
losten Elementen zu einer Verdopplung der Diffusionsgeschwindigkeit fiih-

ren.

5.2.4 Effektive Diffusion durch Porositat

Im Fall gesinterter Bauteile muss beriicksichtigt werden, dass bei Durchfiih-
rung des Einsatzhirtens aufgrund der (vor allem offenen) Porositit die ef-
fektive Diffusion beeinflusst wird. Einerseits reduziert die vorliegende Poro-
sitdt die Volumendiffusion in Eisen, andererseits kann durch offene Porosi-
tédt ein zusitzlicher Diffusionsanteil durch das Porenvolumen erfolgen. Bei-
spielsweise ist bei PM-Bauteilen die effektive Diffusion in das Bauteilinnere
stark erhoht, da der Massentransport durch Porennetzwerke um ein Vielfa-
ches hoher ausfillt. Zur Quantifizierung der dominierenden Effekte wur-
den fiinf Testchargen verschiedener Elementpotentiale und Temperaturen

an festgewalzten Bauteilen der drei vorliegenden Dichten carbonitriert und

88



5.2 Modellierung des Carbonitrierprozesses

charakterisiert. Abb. 5.5 zeigt die aus den Carbonitrierchargen ermittelten
Elementtiefenverldufe fiir die drei Dichten. Im verdichteten Bereich 1 zeigt
sich eine Auffacherung der resultierenden Kohlenstoffgehalte in Abhingig-
keit der Dichte, die fiir Stickstoff nicht festgestellt werden kann. Im ober-
flachennahen Bereich wurde fiir die hochste Dichte eine deutliche Kohlen-
stoffanreicherung festgestellt. Hierbei zeigt sich ein konsistentes Bild. Mit
sinkender Nenndichte stellen sich zunehmend geringere Kohlenstoffanteile
ein. Hierbei scheint im verdichteten Bereich trotz flichenm@fig vernach-
lassigbarer Porositit eine deutliche Abhédngigkeit zu existieren. Im Fall des
Stickstoffs konnten aufgrund der problematischen Elementanalyse nur be-
lastbare Ergebnisse im verdichteten Bereich ermittelt werden, da mit zuneh-
mender Porositit der Anteil an Luft bzw. Prozessatmosphire eine Element-
analyse erschwert hat. Im Ubergangsbereich zwischen 0,25 mm bis 0,75 mm
zeigt sich zwischen den Dichten eine Uberschneidung der Konzentrationen
aufgrund erhohter Diffusionswirkung. Dabei nimmt mit zunehmender Po-
rositdt der Elementgradient ab und folglich die effektive Diffusion zu. Im
Kernbereich zeigen sich ndherungsweise konstante Konzentrationen und im
Fall der hoheren Temperaturen bei 900 °C und 950 °C Anreicherungen an
Kohlenstoff bis in eine Bauteiltiefe von 1,5 mm. Hierbei wird auch der Ef-
fekt der zunehmenden Diffusion in Abhéngigkeit der Porositit deutlich, da
diese im Ubergangsbereich eine Anreicherung von Kohlenstoff nahezu voll-
stindig verhindert bzw. nur durch sukzessives Durchkohlen des kompletten
Kernbereichs eine Erhohung ermoglicht. Da die gradierte Porositét sich in
komplexer Weise auf das Diffusionverhalten auswirkt, muss diese simulativ
ortsaufgeldst beriicksichtigt werden.

Die simulierten Kurven wurden durch Kalibrierung der Modellansitze und
Modellparameter an die Testchargen angepasst. Im Nachfolgenden sollen
die oben erlduterten Wechselwirkungen in Form von Modellen erklért und
quantifiziert werden. Wie sich aus den Elementtiefenverldaufen gezeigt hat,
muss hier einerseits die mikroskopisch quantifizierbare Porositit beriick-

sichtigt werden, andererseits auch der Effekt zugedriickter Poren im Rand-
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Abb. 5.5: Experimentelle (Punkte) und simulierte (Linien) Elementtiefenverldufe der festge-
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walzten Bauteile unterschiedlicher Nenndichte, in Abhédngigkeit der Prozesskom-
binationen aus C),, N),, T, nach [101]. Die zugehorigen Prozessparameter sind im
jeweiligen Diagramm abgebildet. Das Farbschema ist in Abhiéngigkeit der Dichte,
rot: 6,9 g/cm?, blau: 7,2 g/cm?, gelb: 7,35 g/cm?.



5.2 Modellierung des Carbonitrierprozesses

bereich. Um beide Effekte zu beriicksichtigen, wird eine Funktion der ef-
fektiven Diffusivitit in Abhingigkeit der Grundporositit pg, der gradierten
Porositit p und der Volumendiffusion in Eisen D? fir das Element 7 einge-
fiihrt mit

D! = DY(T e ) - (Frot (Po) +Fpore (p)). (58)

Dabei wird W,,;(po) einheitenlos und iiber die Bauteiltiefe konstant in Ab-
hingigkeit der Grundporositit po in [Vol-%] des Materials gewihlt. Die
Beeinflussung der Diffusion innerhalb der Poren ¥, (p) wird als Funk-
tion der gradierten Porositdt p formuliert [100]. Im verdichteten Bereich
findet keine Porendiffusion statt, da die Poren ndherungsweise geschlossen
sind. In Abhéngigkeit der Grundporositit bilden diese auch im geschlosse-
nen Zustand eine Barriere fiir die Volumendiffusion, weshalb diese von der
Ausgangsporositit pg durch

(5.9)

— 6 Vol-%
vaol(pO) = 0,675 + 1,125 - exp <_po00>

2,73 Vol-%

beschrieben wird und fiir ein Bauteil homogener Ausgangsdichte konstant
ist. Dabei reduziert sich mit zunehmender Grundporositit pg der Anteil der
effektiven Diffusion im Eisen, unabhingig von der lokal vorliegenden ver-
dichteten oder offenen Porositit durch das Festwalzen. In Abhingigkeit der
Porositit reduziert sich der Faktor der Volumendiffusion von W, (po =
6Vol-%) = 0,8 auf W, (po = 12Vol-%) = 0,4, siche Abb. 5.6. Hierbei
scheint zunichst der Einfluss der Porositit auf die Volumendiffusion zu
grof3. Aus simulativen Vorstudien zur Diffusion konnte Nusskern [6] den
Einfluss von Poren in Form von Ellipsen untersuchen. Die lingste Achse
der Ellipsen wurde einerseits quer und andererseits langs zur Diffusions-
richtung positioniert, und dariiber hinaus der Anteil der Ellipsen am Mate-
rial variiert, um den Einfluss der Porositit abzubilden. Hierbei nahm bei ei-
nem Porosititsanteil von 16% die Diffusion um 40% ab. Es wird vermutet,

dass aufgrund der rissformigen Morphologie der effektive Diffusionsweg
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5 Experimentelle Ergebnisse und Modellierung

der Volumendiffusion deutlich verlidngert wird und damit die resultierende
Diffusion nochmals deutlich reduziert wird.

Der zweite Faktor ¥, beriicksichtigt die Diffusion innerhalb der offen-
porigen Bereiche. Die Wahl der geeigneten Funktion unterliegt der Uberle-
gung, dass einerseits fiir den porenfreien Zustand die Funktion l}‘pm(()) =0
ergeben muss, diese jedoch nicht monoton steigend sein soll. Die Annahme
des Grenzwertes liegt darin begriindet, dass sobald die Porennetzwerke mit-
einander vollstindig verbunden sind, sich eine Sittigung einstellt und die
effektive Diffusion nicht mehr oder nur noch vernachlassigbar erhoht. Hier-

bei hat sich eine Sprungfunktion der Form

B

Tpore(p) = 41 n lo(pc,p).b-

(5.10)

als sinnvoll erwiesen [101], wobei B dem einheitenlosen asymptotischen
Wert der erhohten Diffusivitét entspricht, p. in [Vol-%] entspricht der kriti-
schen Porositit ab der 50% von B erreicht ist, sowie der Steigung der Funk-
tion s in [1/Vol-%]. Als untere Grenze gilt fiir die geschlossenen Bereiche
der Porositit ¥, (p = 0) = 0. Fiir die untersuchten Zusténde hat sich ei-
ne temperaturunabhingige Parameterwahl von B = 50, p. = 6,5 Vol-% und
s =0,5Vol-% ! als sinnvoll erwiesen. Der dazugehérige Verlauf ist in Abb.
5.6 dargestellt. Danninger und Altena [3] zeigten mittels Kunstharz-Replika
(siehe Abb. 2.3), dass bei einer Gesamtporositidt von 10% noch offene Po-
rositdt dominiert, und erst in Bereichen kleiner 6% die geschlossene Porosi-
tit tiberwiegt. Die Modellierung des steigenden Effektes der Porendiffusion
deckt sich dementsprechend mit den Erkenntnissen tiber die Anteile offener
Porositit. Aus der Arbeit von Eck et al. [33] wurden effektive Multiplika-
toren von 5 bis 80 im Dichtebereich von 6,9 - 7,35 g/cm3 berichtet, die
sich in gleicher GroBenordnung mit denen von Nusskern [6] bewegen (sie-
he Abschnitt 2.2.2). Die oben eingefiihrten Modelle des Stoffiibergangs, der
Legierungsfaktoren sowie der effektiven Diffusion werden fiir die Berech-
nung des Stofftransports verwendet. Als einzige Eingangsgrofien dienen die
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Abb. 5.6: Modellierte Funktionsverldufe fiir ¥,/ (po) und W por (p) in Abhingigkeit der
Porositit. Die Parameterwahl kann GI. 5.9 und Gl. 5.10 entnommen werden. Die
Bestimmung der experimentellen Datenpunkte erfolgt iiber die Abschitzung des
Diffusionskoeffizienten anhand der Steigung des chemischen Gradienten.

aus den Ofenprotokollen entnommenen Prozessgroflen sowie die zu simu-
lierende Nenndichte. In Kapitel 6.4.2 wird auf die Validierung der Element-

tiefenverldufe eingegangen.

5.3 Metallurgie

Durch die Abschreckbehandlung beim Einsatzhirten erfihrt das Bauteil ei-
ne Umwandlung des Austenits in Abhéngigkeit der zeitlichen Verdnderung
der Temperatur und der sich in Losung befindlichen Legierungselemente.
Die Umwandlungskinetik und die entstehenden Phasen (sieche Abschnitt
2.3.2) werden mittels ZTU-Schaubildern beschrieben. Die Abhéngigkeiten
von Kohlen- und Stickstoff sowie der Porositit auf die einzelnen Phasen-
umwandlungen werden in den folgenden Unterkapiteln diskutiert. In Tabel-

le 5.3 werden die grundlegenden Abhingigkeiten der abzubildenden Um-
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5 Experimentelle Ergebnisse und Modellierung

wandlungsvorginge zusammengefasst. Im Konkreten handelt es sich um
die martensitische, bainitische und ferritisch-perlitische Umwandlungski-
netik sowie die daraus resultierenden Umwandlungsdehnungen. Die Erklé-

rung und Annahmen folgen ebenfalls in den einzelnen Unterkapiteln. Da-

Tabelle 5.3: Abhéngigkeit der metallurgischen Materialparameter von Kohlenstoff, Stickstoff
und der Porositit. Die Symbolik visualisiert ob ein fiir die Abschrecksimulation
signifikanter Effekt vorhanden und modellhaft beriicksichtigt »/« ist, vorhanden
und vernachlissigt »(y/)« ist oder ein Effekt insignifikant bzw. unbekannt »X «
1st.

Parameter Einheit | C N | p
Martensitkinetik - VAR ERVARED:¢
Vol.-sprung A— M [Vol-%] | v/ | v/ | V
Bainitkinetik - vV X
Vol.-sprung A— B [Vol-%] | () | () | X
Ferrit- und Perlitkinetik - W IR X
Vol.-sprung A— F/P [Vol-%] | () | (W) | X
Umwandlungsplastische Dehnung | 1/MPa | (/) | (/) | v
Mikrohirte HVO0,1 N ERVARED:¢
Makrohirte HVI10 Vv v oV

bei hingen die Umwandlungsgeschwindigkeiten auch von der Konstituti-
on der austenitischen Phase ab. Es ist bekannt, dass die Korngrenzen als
Keimbildner fiir diffusiv ablaufende Prozesse dienen und sich dadurch die
Anzahl der Korngrenzen auf die Umwandlungsgeschwindigkeit auswirken
kann. Auch konnte experimentell gezeigt werden, dass kleine Korngroflen
die Martensitumwandlung zu tieferen Temperaturen verschieben. Die Ver-
schiebung der Bainitkinetik konnte fiir den Einsatzstahl 20MnCr5 gezeigt
werden, bei dem eine Kornvergroberung durch hohere Austenitisierungs-
temperaturen die Bainitumwandlung um den Faktor 10 und mehr verzo-

gern konnte [102]. Um die Phasenumwandlungen besser verstehen zu kon-
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nen, ist es also unabdingbar, sich zunichst mit der Ausgangskorngrofle der

Hochtemperatur-Phase auseinanderzusetzen.

5.3.1 KorngréBenbestimmung

Die Auswertung der Korngréfen wurde mittels Bildbearbeitung nach DIN
EN ISO 643 [94] anhand neun zufidllig gewdhlter Bildausschnitte vorge-
nommen. Exemplarisch ist in Abb. 5.7 ein binarisierter Bildausschnitt dar-

gestellt. Die ausgewerteten mittleren Korngrofien sowie die Standardabwei-

<

Abb. 5.7: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme der geschliffenen und thermisch geitz-
ten Sinterprobe der Dichte 6,9 g/cm?>. Die Aufnahme wurde binarisiert um einen
besseren Kontrast der Korngrenzen zu erzielen.

Tabelle 5.4: Bestimmte AustenitkorngroBen nach dem thermischem Atzen, ermittelt nach
DIN EN ISO 643.

Dichte [g/cm’] 6.9 72 735 |
KorngriBe [um] | 11,001 | 10504 | 10320,1 |

chung sind in Tabelle 5.4 zusammengefasst. Dabei wird ersichtlich, dass die

mittlere Korngrofe tiber die untersuchten Dichten konstant und dartiber hin-
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aus fiir die Austenitisierungstemperatur von 940°C verhéltnisméBig klein
sind. Bei schmelzmetallurgisch hergestellten Bauteilen liegen iiblicherwei-
se Korngrofien von 30 — 40 um vor. Bei Auswertung der Bilder ist ersicht-
lich, dass die Poren Teile der Korngrenzen bilden und somit energetisch die
GroBe der Korner beeinflussen [9]. In der Arbeit von Dlapka [9] wurde bei
Austenitisierungstemperaturen bis tiber 1100 °C der Einfluss verschiedener
Dichten auf die Vergroberung des Austenitkorns untersucht. Dabei zeigten
die Dichten von 7,1 g/ cm?® und 7,6 g/ cm? bei gleichen Austenitisierungs-
bedingungen eine nur geringfiigige Vergroberung des Austenitkorns. Somit
kann festgehalten werden, dass die feinverteilte Porositidt die Korngroflen
auch bei hohen Austenitisierungstemperaturen stabilisiert und ndherungs-

weise unabhiingig von der untersuchten Dichte ist.

5.3.2 Entkohlungseffekte beim Austenitisieren

Als Vorbereitung der Analyse der beim Abschrecken entstehenden Pha-
senumwandlungen wurden die Proben zunédchst am Leibniz-IWT Bremen
carbonitriert und gehértet. Zur Untersuchung der Umwandlungsvorginge
miissen diese anschliefend mittels Dilatometrie nachtriglich austenitisiert
und abgeschreckt werden. Dabei wird allgemein angenommen, dass sich
die Menge und Verteilung der gelosten Elemente innerhalb der Probe nicht
oder nur unwesentlich dndert. Die im Rahmen dieser Arbeit entstandenen
Messungen zeigten in Abhédngigkeit der untersuchten Dichte (bzw. Porosi-
tit) deutliche Beeinflussung der gelosten Elementkonzentration bei Auste-
nitisierungszeiten von wenigen Minuten [107]. Um den Einfluss zu quantifi-
zieren, wurden Austenitisierungszyklen mit zunehmenden Haltezeiten und
anschlieBender Abschreckung durchgefiihrt. Die durch Entkohlung resul-
tierenden Lingeninderungen sind in Abb. 5.8 dargestellt. Hierbei zeigt sich
schon bei kurzen isothermen Haltezeiten eine Reduktion der Linge. Eine
klare Tendenz zeigt die Abnahme der Ldngeninderung in Abhéngigkeit der
untersuchten Dichte. Je grofer der Anteil offener Porositit ist, desto signi-

96



5.3 Metallurgie

T T T T T T
1000
" - 100
N l
T €
o | — =
\0_4 —\ (o))
5 . 1! - 1o S
§ 6001 5
g 5
€ c
@ 400 4 o)
= Temperatur 1100 2
—— Fe-0,5C-0,17N 6,90 g/cm® <
200 —— Fe-0,5C-0,17N 7,20 g/cm®
Fe-0,5C-0,17N 7,35 g/cm®
0 T T T T T T -200
0 100 200 300 400 500 600 700

Zeit [s]

Abb. 5.8: Resultierende Lingendnderung bei mehrfacher Austenitisierung mit zunehmender
Haltedauer, in Abhingigkeit der untersuchten Dichten.

fikanter ist der Effekt. Eine zusitzlich deutliche Auswirkung der Entkoh-
lung wurde anhand der Verschiebung der Martensitkinetik festgestellt. Un-
tersuchungen mit Austenitisierungszeiten von 5 min fiihrten zu nicht repro-
duzierbaren Ergebnissen. Neben der Hypothese der Entkohlung stand zu-
sdtzlich die Moglichkeit im Raum, dass die Elemente in Ausscheidungen
gebunden sind und folglich die Matrix dadurch verarmt. Die Hypothese,
dass der Kohlenstoff in Ausscheidungen geldst sei und dadurch die Kinetik
verdndert, konnte mittels Trigerheigasextraktion ausgeschlossen werden.
Hierbei wurden die Kohlenstoffgehalte vor- und nach den Austenitisierungs-
zyklen analysiert, die Ergebnisse sind in Tabelle 5.5 dargestellt. Die bei
schmelzmetallurgisch typischen Austenitisierungsdauern von 10 min fithren
im Fall von gascarbonitrierten, porosen Dilatometerproben zu einer signifi-
kanten Entkohlung von 30-40%. Es wird vermutet, dass durch das Gascar-
bonitrieren ein erhShter Sauerstoffgehalt in die Proben eingebracht wurde.
Der Nachweis von Sauerstoff in der Probe konnte mittels Trigerheilgasex-
traktion mit durchschnittlichen Anteilen von 0,1 Ma-%Q bestitigt werden.

97



5 Experimentelle Ergebnisse und Modellierung

Tabelle 5.5: Anteil an Kohlenstoff in dilatometrischen Proben verschiedener Dichte, im car-
bonitrierten Anlieferungszustand und nach den Austenitisierungszyklen (Ge-
samtaustenitisierungszeit 10 min).

Zustand Dichten [g/cm’]

6,9 7,2 7,35
Ausgangszustand [Ma-%C] 0,47 0,49 0,50
Nach Austenitisierung [Ma-%C] | 0,275 0,345 0,359
Differenz [Ma-%C] -0,195 | -0,145 | -0,141

Bei hohen Temperaturen kann der Sauerstoff den von Kohlenstoff als CO
oder CO, entnehmen und somit die oberflichennahen Bereiche entkohlen.
Durch die stark vergroBerte wirksame Oberfliche (siehe Abschnitt 5.1.1)
der Dilatometerproben kann somit der GroBteil des Volumens von Entkoh-
lungseffekten betroffen sein.

Die Ursache konnte nicht abschliefend gekldrt werden, jedoch wurde ei-
ne Methode zur Vermeidung der Symptomatik identifiziert. Zu beachten
ist, dass beim Austenitisieren zwei gegenldufige Effekte die Homogenitiit
des Gefiiges beeinflussen. Zum einen nimmt mit zunehmender Dauer die
Entkohlung zu, zum anderen konnen bei zu kurzer Austenitisierungsdauer
mogliche Karbide noch nicht aufgeldst worden sein. Eine optimale Wiarme-
behandlung kann aus der Ermittlung der geringsten Mg-Temperatur ermittelt
werden, da im Fall der geringsten Mg-Temperatur der maximale Anteil in
Losung befindlichen Kohlenstoffs geschlussfolgert werden kann. Als sinn-
volle Wirmebehandlung hat sich eine schnelle Austenitisierungssequenz er-
geben, bei der in 10s auf Austenitisierungstemperatur 74 = 940°C aufge-
heizt und fiir 10s bei Ty = 940°C gehalten wird. Die daran anschlieBenden

Abkiihlbedingungen werden in den jeweiligen Abschnitten erldutert.
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5.3.3 Martensitische Umwandlung

Die als Martensit bezeichnete metastabile Phase entsteht beim Abschrecken
unter hohen Abkiihlraten. Durch die lokal starke Zunahme des martensiti-
schen Gitters kommt es zu einer signifikanten Erh6hung der Versetzungs-
dichte, die nach abgeschlossener Umwandlung zu einer festen und sproden
Phase fiihrt. Die Temperaturabhédngigkeit der martensitischen Umwandlung

lasst sich mittels des Modells nach Koistinen und Marburger [82] durch
wy =1—exp(—k-(Mg—T)) (5.11)

formulieren, dabei ist der Vorfaktor & in [1/°C], die Martensitstarttempera-
tur Mg und die Temperatur 7 in [°C]. Bei Erreichen der Martensitstarttem-
peratur findet ein exponentieller Anstieg des Martensitanteils mit fallender
Temperatur statt, dessen Steigung iiber den Vorfaktor k definiert wird. An
den sieben vorliegenden Chargen wurden Abschreckversuche mit Abkiihl-
raten von ca. 500K /s durchgefiihrt und die Dilatationskurven analysiert.
Wihrend die Auswertung der Starttemperatur My direkt iiber die Dilatati-
onskurve erfolgen kann, wird fiir die korrekte Analyse von k der Anteil des
verbleibenden Restaustenits benotigt. Aus der Kenntnis des verbleibenden
Restaustenits und der Dilatationskurve ldsst sich die Kinetik formulieren. In
nachfolgender Abb. 5.9 ist die Abhingigkeit von Mg iiber dem Kohlen- und
Stickstoffgehalt sowie der Dichte dargestellt. Zur Beriicksichtigung der Ab-
hingigkeiten beider Legierungselemente hat sich die Normierung auf den
Einfluss des Kohlenstoffs als Effektivkonzentration ¢,y durch die Bezie-
hung

Cerf =cc+0,25¢cy (5.12)

bewihrt [107], mit der Konzentration des Kohlenstoffs ¢c und Stickstoffs
¢y in [Ma-%]. Analysiert man Abb. 5.9, treten geringe Schwankungen zwi-
schen den Dichten gleicher Effektivkonzentration auf. Es zeigt sich keine
Systematik hinsichtlich der dichteabhingigen Beeinflussung der Martensit-
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Abb. 5.9: Martensitstarttemperatur der untersuchten Chargen in Abhéngigkeit der Porositit
und der effektiven Wirkkonzentration ¢,sr = cc +0,25¢y nach [107]. Rechteckige
Symbole stehen fiir kohlenstoffhaltige und runde Symbole fiir kohlen- und stick-
stoffhaltige Zustidnde. Die offenen Symbole sind Versuche aus einer nachtréiglichen
Untersuchung und untermauern die Anwendbarkeit des Modells. Das Farbschema
ist in Abhingigkeit der Dichte, rot: 6,9 g/cm?, blau: 7,2 g/cm?, gelb: 7,35 g/cm?,
griin: 7,75 g/cm?. Die schwarzen Symbole sind die aus den Dichten gemittelten
Werte.

starttemperatur. Dazu miissten die Messwerte der geringsten Dichte (rot)
fiir alle Zustidnde zu den hochsten Martensitstart-Temperaturen fiithren. Tat-
sédchlich sind die Schwankungen der ermittelten Mg-Temperaturen innerhalb
einer Charge gering und die Schwankungen zwischen den Dichten zufilli-
ger Natur. Hierbei sollte zusitzlich erwihnt werden, dass nicht jede Dichte
jeder Charge auf ihren Elementgehalt untersucht werden konnte und leichte
Konzentrationsunterschiede ebenfalls zu einer Abweichung fithren konnen.
Die hier beschriebenen Erkenntnisse widersprechen den Ergebnissen frii-
herer Untersuchungen von Nusskern [6] und Warke [42]. Beide berichteten
von einer mit sinkender Dichte steigenden Martensitstarttemperatur. Hierbei
verwendeten beide typische Austenitisierungsdauern von mehreren Minu-

ten. Es wird vermutet, dass der im vorherigen Abschnitt diskutierte Ent-
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kohlungseffekt zum Tragen kam, der sich - je nach untersuchter Dichte und
somit offener Porositit - unterschiedlich stark ausprigt. Des Weiteren ist
aber nicht auszuschlieen, dass aufgrund der freien Oberflichen im Bauteil
dennoch geringere Aktivierungsenergien fiir die Martensitbildung bendtigt
werden und somit ein Effekt auf My existiert.

Aufgrund der vorliegenden Ergebnisse wurde die Modellierung der Um-
wandlungskinetiken unabhéngig von der untersuchten Dichte durchgefiihrt.
Die schwarzen Symbole kennzeichnen die durchschnittliche Martensitstart-
temperatur jeder Zusammensetzung, in Abhingigkeit ihres effektiven Koh-
lenstoffgehalts. Die Funktion des effektiven Kohlenstoffgehalts entspricht
dabei einer bilinearen Funktion mit einer deutlich geringeren Gewichtung
des Stickstoffs. Die Gewichtung wurde mittels eines Least-Square-Schitzers
bestimmt um einen optimalen Fit iiber eine lineare Funktion erzielen zu
konnen. Die Abnahme der Martensitstarttemperatur Mg mit der Effektiv-

konzentration kann somit nach [107] durch
Mg =455—-300-c.rr (5.13)

in [°C] und den Elementvorfaktoren in [°C/Ma-%] beschrieben werden.
Spatere Untersuchungen einer zusitzlichen Charge in mehreren Dichten
(siche Abschnitt 5.3.5) haben die Anwendbarkeit der Modellierung gezeigt
und sind in Abb. 5.9 als offene Punkte dargestellt. Zur vollstindigen Be-
schreibung der Kinetik nach GI. 5.11 muss zusitzlich der Vorfaktor k defi-
niert werden, der ebenfalls in Abb. 5.9 abgebildet ist. Hierbei wurde auf die
Darstellung der einzelnen Dichten verzichtet, da kein statistisch signifikan-
ter Einfluss der Dichte festgestellt werden konnte [107]. Die beste Uberein-

stimmung kann mittels der Formulierung

(5.14)

—0,303Ma-%
k=0,0122+0,01 -exp <_Ceff 303Ma 0)

0,24 Ma-%
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5 Experimentelle Ergebnisse und Modellierung

in [1/°C] erzielt werden. Die Wahl der Funktion liegt darin begriindet, da
sich in Ubereinstimmung mit der Literatur bei hohen Legierungskonzen-
trationen ein konstanter k-Wert von niherungsweise 0,0125 1/°C einstellt
[107, 108].

Restaustenit

Beim Hirten von carbonitrierten Zustinden mit iiblicherweise mehr als 0,5
bis 0,6 Ma-%C verbleiben Restaustenitanteile in der Randschicht. Je ho-
her der geloste Elementanteil (und je niedriger somit M), desto hoher ist
in der Regel der volumetrische Anteil des Austenits. Aufgrund chemisch-
mechanischer Stabilisierung kann dieser beim Carbonitrierten von chrom-
haltigen Stidhlen Volumenanteile von bis zu 70% annehmen [57]. Fiir die
vorliegenden Zustinde wurden drei Proben analysiert und anschlielend ge-
mittelt. Die Modellierungskurve des resultierenden Austenits ergibt sich

ebenfalls tiber die Gleichung nach Koistinen und Marburger [82]
KM _
Wy = exXp (7k(cgff) . (Ms(ceff) - T)) . (515)

Durch Einsetzen der oben genannten Modelle fiir Ms(c.rr) und k(cerr) und
der finalen Abschrecktemperatur des Heliums von 7 = 20°C kann der sta-
bilisierte Restaustenitanteil errechnet werden. Das Modell sowie die expe-
rimentell ermittelten Werte sind in Abb. 5.10 visualisiert. Zusitzlich wurde
die 60 °C-Linie dargestellt, da dies in spiteren Abschreckversuchen der Ab-
schrecktemperatur in Ol entspricht. Unter Beriicksichtigung, dass sich der
berechnete Anteil an Restaustenit aus der Verkniipfung der oben genannten
Modellfunktionen zusammensetzt, kann eine gute Vorhersage der resultie-
renden Anteile an Restaustenit erzielt werden.

Nachfolgend soll auf die Menge des festgestellten Restaustenits eingegan-
gen werden. Fiir den Zustand Fe-0,8C-ON wurden beispielsweise Restaus-
tenitanteile von 6 Vol-% bestimmt. Hierbei sollte erwidhnt werden, dass

die Restaustenitstabilisierung signifikant von der verwendeten Legierung
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Abb. 5.10: Resultierende Volumenanteile des Restaustenits in Abhéngigkeit der effektiven
Wirkkonzentration ¢, sy nach [107] (geschlossene Symbole). Die offenen Symbole
sind digitalisierte Daten verschiedener Autoren [48, 50, 47, 109]. Die gestrichelte
Linie entspricht der Modellierungsfunktion aus M und k. Die 60 °C Linie visuali-
siert die resultierenden Anteile an Restaustenit bei Zieltemperatur 60 °C, gleiches
gilt fiir die Menge an Restaustenit bei Zieltemperatur 20 °C.

abhingt. Die in dieser Arbeit verwendete Legierung Fe-0,85Mo kann im
Vergleich zu sonst iiblichen Einsatzstihlen (20MnCr5, 18CrNiMo7-6), die
iiblicherweise mehr als 1 Ma-%Cr und hohere Mangananteile aufweisen,
als quasi unlegiert bezeichnet werden. Als sinnvollerer Vergleich sind in
Abb. 5.10 Messdaten aus Arbeiten an Reineisen und unlegierten Stihlen
dargestellt [48, 50, 47, 109]. Hierbei liegen die ermittelten Anteile in guter
Ubereinstimmung.

Volumensprung

Aufgrund der Unterschiede der Packungsdichte des kfz-Gitters und krz-
Gitters kommt es bei der martensitischen Umwandlung zu einer Volumenzu-
nahme. Durch die scherkontrollierte Umwandlung des Martensits aufgrund

des eingelagerten Kohlenstoffs ist dieser Volumensprung - in Abhédngig-
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keit des interstitiell gelosten Kohlenstoffs - zusitzlich erhoht. Die Bestim-
mung des martensitischen Volumensprungs AV,_,4 erfolgt iiber die Glei-

chung nach Moyer [110] mit

<A‘3:a>T:3(LAy€YT")> +3<LA;7T"))2+ (LAYZ))3 (5.16)

in Abhiéngigkeit der Lingendnderung ALy und der Linge der Probe in aus-

tenitischer Phase Ly. Zu beachten ist, dass die Referenztemperatur der Aus-
wertung fiir jeden Zustand auf die jeweilige Ms-Temperatur gelegt ist. Dies
stellt eine Vergleichbarkeit mit Literaturdaten sicher. Dariiber hinaus wurde
bei restaustenithaltigen Zustinden der Volumensprung um den nicht um-
gewandelten Anteil korrigiert. In nachfolgender Abb. 5.11 wird die Aus-
wirkung der Elemente Kohlen- und Stickstoff sowie der Porositit auf den
resultiertenden Martensitvolumensprung diskutiert. Aus der Ubersichtsar-
beit von Tsuchiyama [46] ergeben sich fiir den Fe-N Martensit im Vergleich
zum Fe-C Martensit identische Gitterkonstanten und Achsverhéltnisse c/a.
Dementsprechend scheint die Annahme der Darstellung tiber den effektiven
Kohlenstoffgehalt gerechtfertigt. Mehrere iiberlagerte Effekte zeigen sich
im Diagramm, die im Einzelnen diskutiert werden. Zunichst ist der steigen-
de Volumensprung mit steigendem C- und N-Gehalt iiber alle Chargen er-
sichtlich. Bei genauerer Analyse der einzelnen Dichten zeigt sich ein mit der
Dichte zunehmender Volumensprung. Hierzu wurde zusétzlich ein sinterge-
schmiedeter Zustand mit einer Dichte von 7,75 g/cm? untersucht. Der resul-
tierende Volumensprung der niherungsweise porenfreien Variante liegt im
Bereich der Literaturdaten von Moyer und Goldschmidt. Aus der Dissertati-
on von Warke [42] kann den dilatometrischen Kurven gleicher Legierungs-
zusammensetzung und unterschiedlicher Dichte ebenfalls ein Unterschied
im Volumensprung entnommen werden. Zu beachten ist, dass die Daten von
Warke aufgrund der langen Austenitisierungsdauer bei geringerer Dichte ei-

ner moglichen Entkohlung unterliegen, die die Messergebnisse tiberlagern
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Ciot = Cc + Cy [Ma-%)]
Abb. 5.11: Resultierender Volumensprung AV, ausgewertet bei der jeweiligen M-

Temperatur, korrigiert um den nicht umgewandelten Anteil Restaustenit nach
[107]. Rechtecke: aufgekohlte Zustinde, Kreise: carbonitrierte Zustinde. Das
Farbschema ist in Abhingigkeit der Dichte, rot: 6,9 g/cm?, blau: 7,2 g/cm?, gelb:
7,35 g/em?. Nachtriigliche Versuche der Dichte 7,75 g/cm? (griin) konnten den
Einfluss der Dichte bestitigen. Die gestrichelten Linien entsprechen dem Modell

nach GI. 5.17 und 5.18. Als Referenz sind als schwarze Linien die rontgenogra-
phisch ermittelten Volumenspriinge aus Literaturdaten angegeben [110, 111, 112].

kann. Dariiber hinaus scheint sich ein Offset zwischen den Dichten zu zei-
gen. Je hoher die untersuchte Dichte, desto grofler ist im Durchschnitt der
resultierende Volumensprung. Um beiden Phinomenen unabhéngig Rech-
nung zu tragen, wurden die Mechanismen getrennt durch

AV, = AV o (p) +bcopys (5.17)

bei der Referenztemperatur 7.y = 0°C in [Vol-%] abgebildet. Hierbei wird
die Zunahme des Volumensprungs durch die Legierungsbestandteile durch
den Faktor b = 0,9225 Vol-%/Ma-% definiert. Die Verschiebung des Volu-
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mensprungs in Reineisen wird in linearer Abhingigkeit von der Porositit
durch
AV)E),a(p) = 1,85 Vol-% — 0,0458 Vol-% - p (5.18)

als Fit-Funktion bestimmt. Fiir dichte bzw. porenfreie Materialien bietet der
Modellansatz gute Ubereinstimmungen mit den rontgenographischen Er-
gebnissen von Goldschmidt [111]. In Abb. 5.11 sind die rein kohlenstoff-
haltigen Zustinde als Rechtecke visualisiert, die carbonitrierten Zustidnde
als Punkte. Die kohlenstoffhaltigen Zustdnde folgen dem linearen Fit mit
nur geringen Abweichungen. Die carbonitrierten Zustdnde konnen ebenfalls
gut abgebildet werden, scheinen jedoch einen parabelférmigen Verlauf in

Abhiingigkeit zunehmender Stickstoffmenge anzudeuten.

Harte

Die resultierende Hirte in der Randschicht nach dem Carbonitrieren ist we-
sentlich fiir die Langlebigkeit verschleiBbehafteter Bauteile. Nach Austeni-
tisierung wurden die untersuchten Zustidnde innerhalb von 2s auf Raum-
temperatur abgeschreckt, Abb. 5.12 zeigt die Hérte der untersuchten Zu-
sammensetzungen. Die vollen Symbole stellen die resultierende Makrohir-
te (HV10) dar, welche die Porositit beriicksichtigt. Die halbvollen Symbole
zeigen die Mikrohdrte (HVO,1) ohne Einfluss der Porositit. Die Mikrohir-
te in Abhingigkeit der Legierungselemente zeigt einen typischen Verlauf
von zunehmender Hirte mit zunehmendem Legierungselementgehalt bis zu
einem Kohlenstoffgehalt von ca 0,8 Ma-%. Ab 0,8 Ma-% zeigt sich ein Hér-
temaximum bei ca. 1050 HVO0,1. Die Wechselwirkung von einerseits stei-
gender Hirte des Martensits und andererseits steigendem Restaustenitgehalt
fiihren zur Ausbildung dieses Maximums.

Im Folgenden soll der Beitrag des Stickstoffs auf die Hirte diskutiert wer-
den. Vergleicht man die drei Chargen rund um 0,5-0,6 Ma-%, so kdnnen
zwei carbonitrierte und eine aufgekohlte Variante analysiert werden. Dabei
zeigt die aufgekohlte Variante Fe+0.58C+0N (halbgefiillte Quadrate) eine
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deutlich hohere Hirte als die umliegenden Zustinde Fe+0,5C+0,17N und
Fe+0,63C+0,11N. Der zusitzliche Hirtebeitrag von Stickstoff kann im Ver-
gleich zu Kohlenstoff als vernachldssigbar interpretiert werden. Literatur-
quellen, wie beispielsweise der Bericht des AiF-Projekts Carbozahn [57],
zeigen bei gleichen Zugaben von Kohlenstoff und der Variation von Stick-
stoff identische Hirten, solange der Anteil an Restaustenit nicht signifikant
erhoht wird. Stellt man die Hirteverldufe rein iiber dem Kohlenstoff dar, so
ergibt sich ein konsistenter Verlauf, der durch mathematische Funktionen
beschrieben werden kann. Die Ubereinstimmung der Mikrohirten bei glei-
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Abb. 5.12: Ergebnisse der Makro- (HV10) und Mikrohértemessung (HVO0,1) der martensiti-
schen Zustinde in Abhingigkeit der gelosten Legierungselemente nach [107]. Das
Farbschema ist in Abhingigkeit der Dichte, rot: 6,9 g/cm?, blau: 7,2 g/cm?, gelb:
7,35 g/cm?. Die schwarze Linie ist durch Gl. 5.19 und die farbigen Linien durch
Gl. 5.20 definiert.

chem Zustand und unterschiedlicher Dichte bestitigt die Erkenntnisse aus
der Auswertung der Martensitkinetik. Bei gleicher chemischer Zusammen-
setzung ergeben sich dichte- bzw. porosititsunabhingig identische Hirten.
Das Maximum an erreichbarer Hérte von ca. 1000 HVO0,1 kann als hoch be-

zeichnet werden. Dies kann einerseits durch die hohen Abschreckraten im
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Dilatometer erklédrt werden (wodurch geringe Selbstanlasseffekte auftreten)
und andererseits durch das relativ feine Austenitkorn und die folglich fei-
nere Mikrostruktur. Zusétzlich sollte erwdhnt werden, dass durch die Priif-
norm (DIN EN 4507) Ausrei3er entfernt werden diirfen, wodurch es zu einer
Uberschitzung der Hirte kommen kann. Insgesamt konnte vom Grundzu-
stand von ca. 600 HVO0,1 eine Erhohung der Randhirte um 400 HVO,1 auf
iiber 1000 HVO, 1 erreicht werden. Die Beschreibung der Hértebeitrige wur-
de mittels quadratischem Ansatz in Abhingigkeit des Kohlenstoffgehalts c¢
in [Ma-%] nach

HV%(cc) =2648HVMa-% ' -cc — 16090HVMa-% 2-cz  (5.19)

bestimmt [107]. Fiir die Makrohirte HV 10 ergibt sich ein dazu konsistenter
Verlauf mit Hirtemaxima zwischen 580 HV10 und 750 HV10 im Vergleich
zur Mikrohirte. Dabei spielt nun der Anteil an Porositit eine wesentliche
Rolle. Die dazugehorige Funktion wurde dariiber hinaus mit einem linearen

Porosititsanteil durch

HV'(¢ce) =137HV + 1566 HVMa-% ! - cc — 878 HV Ma-% 2 - 2
C
—19HV Vol-%'- p
(5.20)

mit p in [Vol-%] formuliert. Dies entspricht der theoretischen Hirte die
durch sehr hohe Abschreckraten moglich wire. In der Realitdt wird i.d.R.
mit Ol abgeschreckt um mogliche Hirterisse und Verzug zu vermeiden bzw.
zu minimieren. Zudem konnen bei grofleren Bauteilvolumina keine hohen
Abschreckraten erreicht werden. Dariiber hinaus ist die Zieltemperatur ent-
scheidend, da diese den Anteil des umgewandelten Martensits bestimmt und
zu Anlasseffekten fiihren kann. Die resultierende Hirte im Prozess des Ol-

abschreckens wird im folgenden Abschnitt diskutiert.
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Hérte nach Olabschrecken und Anlassbehandlung

Um ein besseres Verstiandnis der sich ausbildenden Hirte zu untersuchen,
wurden Dilatometerproben mit einer langsameren, dem Olabschrecken ver-
gleichbaren Temperaturfithrung abgeschreckt. Die Abkiihlrate orientiert
sich dabei an der Wiarmebehandlungssimulation, die mit den vorliegenden
Wirmetibergangskoeffizienten (bereitgestellt von Leibniz-IWT Bremen)
durchgefiihrt wurden. Dazu wurden die Zustinde nach dem Austenitisie-
ren in 2s auf 400 °C abgekiihlt, anschlieBend in 10s auf 200 °C und im
letzten Schritt in 30 s auf 60 °C abgekiihlt. Die Proben wurden anschlieend
direkt wieder erwdarmt und bei 180 °C fiir 1 h angelassen. In nachfolgen-
der Abb. 5.13 sind die resultierenden Mikrohidrten und zum Vergleich die
Hirten nach scharfer Abschreckung (vorheriger Abschnitt) dargestellt. Der
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Abb. 5.13: Mikrohirte in Abhingigkeit der Abkiihlbedingungen. Farbig sind die mit 500 K /s
auf 20 °C abgeschreckten Martensitproben dargestellt. Rot: 6,9 g/cm?, blau:
7,2g/cm3, gelb: 7,35 g/cm?. Schwarz sind die durch Temperaturfiihrung analog
der Olabschreckung abgekiihlten Proben auf 60 °C, mit direkter Anlassbehandlung
im Anschluss dargestellt.

Basiszustand bei 0,3 Ma-%C zeigt eine um 100 HVO0,1 geringere Hirte. Fiir
die hoherlegierten Zustinde ergibt sich ein Offset zwischen 150-200 HVO, 1.
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Vergleicht man den Gesamttrend der einsatzgehérteten sowie carbonitrierten
Varianten nach dem Anlassen, lidsst sich keine erhGhte Anlassstabilitit fiir
die carbonitrierten Varianten berichten. Wihrend die nur aufgekohlten Vari-
anten leicht hohere Gesamthirten im gehérteten und angelassenen Zustand
erreichen, bleibt der relative Verlauf zwischen den Zustinden identisch. Die
aus Literatur berichtete Anlassstabilitdt aufgestickter Zustinde kann somit
nicht bestitigt werden. Als Funktion der resultierenden Hirte kann analog
ein quadratischer Ansatz der Form
HV$ o (cc) = —110HV +2329HV Ma-% ' - ¢, — 1350HV Ma-% 2 - ¢2
(5.21)
in Abhingigkeit des Kohlenstoffgehalts c¢¢ in [Ma-%] definiert werden, sie-
he Abb. 5.13.

5.3.4 Isotherme Umwandlungen

Zur Vorhersage der Umwandlungsvorginge einsatzgehirteter Zustinde miis-
sen die Gefiigebestandteile in Abhéngigkeit der Legierungselemente sowie
der Zeit und Temperatur beschrieben werden. Im Fall isothermer Umwand-
lungen wird in der Regel zwischen Ferrit, Perlit und Bainit unterschieden.
Modellhaft werden hierfiir die Temperaturintervalle benétigt, in denen die
Phasenbildung stattfindet. Exemplarisch wird die Ms-Temperatur als untere
Grenze der isothermen Versuche definiert. Wie in den Grundlagen beschrie-
ben, liegt die Temperatur des eutektoiden Punktes des Fe-N Systems bei
592°C und wurde als obere Grenze definiert. Die Durchfiihrung der isother-
men Umwandlungsversuche erfolgte fiir jeden Zustand in diskreten 50 K
Schritten im Temperaturintervall von Mg < T < 592°C.

Bestimmung der Umwandlungsgrenzen

In folgender Abbildung 5.14 sind exemplarisch bainitisch- und ferritisch-
perlitische Gefiige dargestellt. Die Unterscheidung erfolgt durch die Mor-
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phologie der Mikrostruktur. Da in der bainitischen Mikrostruktur der Ze-
mentit vereinzelt innerhalb der Nadeln wichst, kann Perlit im Vergleich
anhand der zeilenartigen Anordnung identifiziert werden. Abb. 5.14a und
5.14c zeigen jeweils eine bainitisch umgewandelte Mikrostruktur mit fein
verteilten Karbiden, wihrend im Gegensatz dazu bei Abb. 5.14b und 5.14d

eine lamellare, perlitische Mikrostruktur identifiziert werden kann. Nachfol-

(a) Charge Fe-0,79C-ON bei 350°C mit bainitischer (b) Charge Fe-0,79C-0ON bei 450 °C mit perlitischer
Mikrostruktur. Mikrostruktur.

T

(c) Charge Fe-0,50C-0,17N bei 400 °C mit bainiti- ~ (d) Charge Fe-0,50C-0,17N bei 500°C bainitisch-
scher Mikrostruktur. perlitischer Mikrostruktur.

Abb. 5.14: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen verschiedener Gefiigezustinde der
Chargen Fe-0,79C-0N (C) und Fe-0,50C-0,17N (C+N). Anhand der vereinzelten
Karbidinseln lédsst sich der Bainit identifizieren, wihrend der Perlit eine streifen-
formige Morphologie aufweist.

gend sind in Abb. 5.15a die experimell ermittelten Grenztemperaturen der
einzelnen Chargen in Form von Punkten dargestellt. Die Grenzfliche der
martensitischen Umwandlung ist dabei experimentell in Form von Punkten

und als bilineare Funktion Mg in Grau dargestellt, die Ubergangstemperatur
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von Bainit zu Ferrit-Perlit als Rechtecke bzw. Drahtfliche. Die Beschrei-
bung der Martensitstart-Temperatur kann Abschnitt 5.3.3 entnommen wer-
den. Die Modellierung der Ubergangstemperatur von Bainit in Ferrit-Perlit
ist in Abhingigkeit des Kohlen- und Stickstoffgehaltes beschreibbar durch

Ty = 658°C —304°CMa-% " - coy s (5.22)

mit dem Beginn der Bainitumwandlung 73 in [°C]. Zu beachten ist, dass
die Einflussparameter fast identisch mit denen der Martensitkinetik sind
und sich durch eine Verschiebung der Temperatur von 203 K beschreiben
lassen. Dargestellt sind die experimentellen Standardabweichungen sowie
die Ideallinie, bei der eine perfekte modellhafte Ubereinstimmung vorlie-
gen wiirde. In Anbetracht der GroB3e des Untersuchungsintervalls einerseits
und der Einfachheit des Modells andererseits liegen geringe Abweichungen
der GroBle von 10 — 20K vor. Beachtet werden sollte auBerdem, dass durch
die Wahl der Stiitzstellenweite von S0K die 7p-Temperatur nur auf S0 K ge-
nau definiert werden konnte und somit eine Standardabweichung von 25K

aufweist.
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(a) 3D-Plot der Bestimmung der Temperatur-Umwandlungsgrenzen zwischen marten-
sitischer, bainitischer und ferritisch-perlitischer Umwandlung.
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(b) Regressionsplot der Ubereinstimmung experimenteller und modellierter Umwandlungsgrenzen.
Abb. 5.15: Darstellung (a) und Abgleich der Ubereinstimmung (b) der experimentellen und

modellierten Temperatur-Umwandlungsgrenzen martensitischer, bainitischer und
ferritisch-perlitischer Umwandlung.
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5 Experimentelle Ergebnisse und Modellierung

Zeit-Temperatur-Umwandlungsdiagramme

Im Folgenden sind die ZTU-Schaubilder der untersuchten Chargen darge-
stellt. Die Proben wurden innerhalb von 10s auf die Austenitisierungstem-
peratur von 940°C erwirmt, bei dieser Temperatur fiir 10 s gehalten und
anschlieBend in 2s auf die Untersuchungstemperatur T, abgekiihlt. Das
Verlassen der Austenitisierungstemperatur definiert den zeitlichen Beginn
der Umwandlung. Die isothermen Versuche wurden in Temperaturschritten
ATiso von 50K im Temperaturbereich zwischen Martensitstart bis zur eu-
tektoiden Temperatur des Fe-N Systems durchgefiihrt. Die Auswertung der
Start- und Endzeiten sind in Abb. 5.16 illustriert. Die Umwandlungskurven
nahe 592°C deuten bereits aufgrund der verlangsamten Umwandlung das
Ende der Umwandlungsgrenze an. Bei Betrachtung der untersuchten Char-
gen stellt man fest, dass die Umwandlungsnasen von Ferrit, Perlit und Bainit
zusammenfallen. Dies zeigt sich unabhéngig vom Kohlen- und Stickstoffge-
halt. Totten [55] fasst dieses Verhalten fiir Stihle zusammen, die keine bzw.
geringe Anteile an karbidformenden Elementen wie Cr, Mo, W und V auf-
weisen. Die exakte Unterscheidung der Phasen konnte somit nicht durch Di-
latometrie erfolgen, da sich in den Dilatationskurven keine markante Tren-
nung ergibt. Die exakte Unterscheidung der Bainitstarttemperaturen erfolg-
te durch hochauflosendes REM (siehe Kapitel 5.3.4). Durch Hinzugabe von
Kohlen- und Stickstoff verschiebt sich die Martensit- und Bainitbildung zu
tieferen Temperaturen. Interessant ist, dass sich die Temperatur des Beginns
der Bainitbildung ndherungsweise parallel mit dem Beginn der Martensit-
bildung verschiebt. Von den jeweiligen Zustinden unabhédngig umspannt
das Temperaturintervall der Bainitbildung ungefihr 200 K. Dementspre-
chend erweitert sich das Gebiet der Ferrit-Perlit-Bildung mit zunehmen-
dem Legierungsgehalt an C und N. Die Umwandlung des Bainits verlang-
samt in Abhéngigkeit der abnehmenden Bildungstemperatur. Ein Vergleich
der Zustinde Fe-0,8C (Abb. 5.16e) und Fe-0,8C-0,3N (Abb. 5.16d) zeigt

die verlangsamende Wirkung des Stickstoffs. Bei der Bildungstemperatur
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5.3 Metallurgie

350°C liegen Beginn und Ende der Umwandlung von Fe-0,8C bei 100s
und 400s. Im Zustand Fe-0,8C-0,3N hingegen bei 200s und 900s. Ver-
gleicht man die Zusammensetzung von Fe-0,5C-0,17N (Abb. 5.16a) mit der
Zusammensetzung Fe-0,58C-ON (Abb. 5.16b), wird deutlich, dass der Ef-
fekt des Stickstoffes auf die Umwandlungsverzdgerung des Bainits deutlich
geringer ausfillt als der des Kohlenstoffs. Analog konnte dies im Kapitel
der martensitischen Umwandlung bestitigt werden. Im Vergleich dazu wird
die Ferrit-Perlit-Bildung nicht von der Hinzugabe von Kohlen- und Stick-
stoff beeinflusst. Bei Bildungstemperaturen iiber 500 °C zeigt sich zustands-
unabhingig ein Umwandlungsbeginn unter 10s. Im Vergleich zu bekann-
ten ZTU-Schaubildern aufgekohlter Zustinde wie beispielsweise 20MnCr5
kann hier nur eine unwesentliche Verschiebung der Ferrit-Perlit-Nase be-
obachtet werden. Begleitende rontgenographische Restaustenitanalysen ha-
ben hierbei keine signifikanten Mengen an Restaustenit detektieren konnen.
Dies ist in Einklang mit der Literatur, in welcher der Effekt der sogenann-
ten "Incomplete Reaction’, also der unvollstindigen Umwandlung, nur fiir

siliziumhaltige Stdhle beschrieben wurde [113].
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Abb. 5.16: Isotherme ZTU-Schaubilder verschiedener Kohlen- und Stickstoffkonzentrationen
der Dichte p = 7,2g/cm? nach Austenitisierung bei 940 °C. a) Fe-0,5C-0,17N, b)
Fe-0,58C-0N, ¢) Fe-0,63C-0,11N, d) Fe-0,8C-0,32N, e) Fe-0,8C-0N, f) Fe-1,05C-
0,38N.
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5.3 Metallurgie

Einfluss der Porositat

Mehrere Autoren berichten von einer Beeinflussung der Umwandlungsge-
schwindigkeit in Abhéngigkeit der Dichte bzw. der vorliegenden Porositit
[6, 114]. Begriindet wird dies von Nusskern [6] mit der erhohten Oberfli-
chendiffusion an den Porengrenzen, die zu einer beschleunigten Keimbil-
dung fiihren soll. Um den Einfluss der Porositit auf die Umwandlungskine-
tik ndher zu beleuchten, wurden Versuche des Einflusses unterschiedlicher
Dichten an ausgewihlten Zustinden und Temperaturen durchgefiihrt. Die
daraus resultierenden Start- und Endzeiten der Umwandlung der Dichten
6,9 g/cm’ und 7,35 g/cm? sind in den nachfolgenden ZTUs erginzt wor-
den (vgl. Abb. 5.16 und Abb. 5.17). Die Zustinde unterschiedlicher Dich-
ten weisen bei der jeweiligen Bildungstemperatur vergleichbare Start- und
Endzeiten auf. Zufillige Abweichungen konnen identifiziert werden, diese
scheinen jedoch keine Signifikanz aufzuweisen und dementsprechend eher
statistischer Natur zu sein. Im Vergleich zu Nusskern [6] konnte hier keine
klare Tendenz identifiziert werden. Da kein systematischer Einfluss in Ab-
hingigkeit der Dichte festgestellt werden kann, wird der Effekt der Dichte

bzw. Porositit auf die Umwandlungskinetik nicht weiter beriicksichtigt.

Modellierung

Die Herausforderung der Modellbildung anhand der Vielzahl untersuchter
Zustiande besteht in einer generalisierten Formulierung in Abhingigkeit des
Kohlen- und Stickstoffgehalts. Bei Optimierung der modellhaften Abbil-
dung eines ZTU’s mit einer spezifischen Zusammensetzung und einem be-
schrinkten Temperaturintervall besteht die Problematik, dass die Ubertra-
gung auf verdnderte Temperaturen und Zusammensetzungen keine optimale
Ubereinstimmung bietet. Zu diesem Zweck wird ein gesamtheitlicher Opti-
mierungansatz nach der Downhill-Simplex-Methode [115] eingesetzt. Hier-
zu werden jeder Umwandlungskinetik Attribute in Form von Temperatur

und Zusammensetzung zugewiesen, nach denen optimiert wird. Die Opti-
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Abb. 5.17: Isotherme Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubilder verschiedener Kohlen- und
Stickstoffkonzentrationen nach Austenitisierung bei 940 °C, in Abhingigkeit der
untersuchten Nenndichte. Rot: 6,9 g/cm?, blau: 7,2 g/cm?, gelb: 7,35 g/cm?. a)
Fe-0,58C-0N, b) Fe-0,63C-11N, c) Fe-0,8C-0N, d) Fe-0,8C-0,3N.

mierung erfolgt anhand des normierten Fehlers zwischen experimenteller
Umwandlungskinetik und dem gewihlten Kinetikmodell an 100 diskreten,
dquidistanten Stiitzstellen je Umwandlungskinetik.

Im Folgenden wird das verwendete Modell zur Beschreibung der Umwand-
lungskinetik eingefiihrt. Die Umwandlungsrate kann nach van Bohemen

[81] durch
dWB

dr

mit dem umgewandelten Bainitanteil wp, dem sogenannten einheitenlosen

= (1—w)(1+Aw)k (5.23)

autokatalytischen Faktor A und «x als zusammengefasste Nukleationsrate in
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5.3 Metallurgie

[1/s] definiert werden. Durch Integration der Funktion ergibt sich fiir den

umgewandelten Anteil

~ l—exp(—xt(1+21))
VBT T Aexp(—kt(1+4))

(5.24)

in Abhingigkeit der zwei Parameter A und x. Folgt man der Literatur kann

die Nukleationsrate K durch

K= kWT(XB(Tng)eXp (kQT> (5.25)
beschrieben werden. Die notwendigen Grofen zur Beschreibung sind die
Boltzmannkonstante k = 1,38 - 10723 JK~! und das Planck’sche Wirkungs-
quantum s = 6,626 - 1034 Js, dem Vorfaktor o, der theoretischen Bainit-
Starttemperatur 7 (sieche Abschnitt 5.3.4) und der aktuellen Temperatur
T in [K] sowie der Aktivierungsenergie Q* in [J]. Im Zuge des Optimie-
rungsvorganges hat sich bei Variation der Einflussparameter gezeigt, dass
der Grofteil der Verschiebung der Umwandlungskinetik iiber den Parameter
Kk erfolgen kann. Dabei wirkt sich der Parameter k hauptséchlich auf den
Beginn der Umwandlung aus. Der zweite Parameter A gilt als bestimmende
GroBe der Geschwindigkeit der Umwandlung. Dabei wird von van Boh-
menen postuliert [81], dass dieser umso hoher ausfillt, je groBer das Auste-
nitkorn ist und desto mehr Moglichkeiten sich fiir autokatalytische Reaktion
bietet. Die Beeinflussung des autokatalytischen Faktors A in Abhéngigkeit
der Austenitkorngrof3e bei sonst identischer Prozessfithrung konnte an auf-
gekohlten Zustinden von 20MnCr5 gezeigt werden [80].

Die Wahl der Beschreibungsfunktion fiir K und A ist wesentlich fiir eine gute
Ubereinstimmung des Modells zu den experimentellen Daten. Die Optimie-
rung der einzelnen Kinetiken erfolgt wie oben beschrieben gesamtheitlich,
das heif3t alle einzelnen Kinetiken werden samt ihrer Attribute (Temperatur,
Zusammensetzung) in den Optimierungsansatz eingelesen und den Kine-
tikparametern (A4, k) werden modellhaft Abhzngigkeiten unterstellt. Da die
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5 Experimentelle Ergebnisse und Modellierung

Trennung der Umwandlungsnasen aufgrund fehlender Karbidbildner nicht
erfolgt, werden vereinfacht exponentielle Ansitze gewihlt. Nachfolgend
sind exemplarisch die Umwandlungskurven in Abhingigkeit der optimier-
ten Parametersets sowie die experimentellen Verldufe in Abb. 5.18 darge-

stellt. Die besten Ubereinstimmungen konnten mit A = 100 erzielt wer-
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Abb. 5.18: Exemplarische Darstellung der Ubereinstimmung zwischen der experimentellen
und modellierten Bainitkinetik fiir Fe-0,8C-0,32N.

den. Bei Analyse der Umwandlungsdauern zwischen Start und Ende der
bainitischen Umwandlungen aus den ZTU-Schaubildern (Abb. 5.16) wird
ersichtlich, dass sich eine zusammensetzungsunabhingige Umwandlungs-
spanne von ca. einer halben Zehnerpotenz ergibt. Da der autokatalytische
Parameter ndherungsweise der logarithmischen Dauer zwischen Start und
Endzeitpunkt entspricht, ist die Wahl eines konstanten Wertes schliissig. Bei
den vorliegenden PM-Stihlen liegen Korngroflen von ungefiahr 10 um vor.
Es kann also vermutet werden, dass aufgrund des feinen Austenitkorns die
Menge an Korngrenzen deutlich erhoht ist und somit die Umwandlung be-

schleunigt wird.
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5.3 Metallurgie

Nachfolgend wird die modellhafte Beschreibung des Parameters k disku-
tiert. Die beste Ubereinstimmung wurde in Form einer Exponentialfunktion

in Abhingigkeit der Temperatur
K=k exp(—ka+k3-T) (5.26)

und mit drei konzentrationsabhiingigen Koeffizienten k; in [1/s], k, einhei-

tenlos und k3 in [1/K] erzielt. Die Koeffizienten sind durch

ki =0,9385"! —2,533Ma-% 's ' -cc+1,744Ma-% s - 2

(5.27)

—0,04615Ma-% 's - ¢y,
ky = —4,0741 — 15,533 Ma-% """ - ¢, (5.28)
k3 =0,000119K " +0,022762K " 'Ma-%"" - cc. (5.29)

mit den Konzentrationen c¢ und cy in [Ma-%] formuliert. Um die Vorher-
sagequalitit beurteilen zu konnen, sind in Abb. 5.19 die ZTU-Schaubilder
mit den modellierten Kurven dargestellt. Der exponentielle Ansatz zur Ab-
bildung der Bainitkinetik scheint zielfithrend zu sein, da der Gesamttrend
der Abhingigkeit von Zeit und Temperatur auf die Umwandlungskinetik
gut abgebildet werden kann. Die grofiten Abweichungen treten fiir den Zu-
stand Fe-0,5C-0,17N auf. Eine mogliche Ursache ist die sehr schnelle Um-
wandlung. Hierbei kann es passieren, dass bereits beim Abkiihlen auf die
isotherme Haltetemperatur ein Teil umwandelt und somit nicht korrekt er-
fasst werden kann. Bei lingeren Umwandlungsdauern kann das Modell die
Umwandlungsvorginge zunehmend besser abbilden.

Die Umwandlungskinetiken des ferritisch-perlitischen Gefiiges weisen kei-
ne deutliche Veridnderung der Umwandlungszeiten in Abhédngigkeit der Le-
gierungselemente auf. Durch die Anreicherung mit Kohlen- und Stickstoff
wird das Gebiet der Umwandlung zu tieferen Temperaturen erweitert. Im

Temperaturbereich zwischen 400 und 600 °C beginnt die Umwandlung auch
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in hochaufgekohlten Zustinden in weniger als 10s. Aufgrund des nur gerin-
gen chemischen Einflusses wird die Modellierung der ferritisch-perlitischen

Umwandlungskinetik temperaturabhingig durch den Avrami-Ansatz
wrp =1 —exp (f (b(T) ~t)"(T)) (5.30)

beschrieben. Mit dem Exponentialansatz in Abhédngigkeit der Temperatur
des Vorfaktors

T
b(T)=107s""+5-107%""" — 531
und einem qudratischen Ansatz fiir den exponentiellen Term
n(T)=—-20+9,17-1072°C~'.T—9,6-107°°C~2. 72 (5.32)

mit der Temperatur in [°C] kann die Umwandlungskinetik formuliert wer-
den. In Abbildung 5.19 sind die Ubereinstimmungen der Kinetik zwischen
Modell und Experiment dargestellt. Wie sich aus den Diagrammen zeigt,
dndert sich die Umwandlungsnase durch die Anreicherung mit austenitsta-
bilisierenden Elementen nur unwesentlich. Dementsprechend hat sich aus
pragmatischer Sicht eine legierungselementunabhéingige Modellierung als
sinnvoll erwiesen. Dabei kann trotz eines vereinfachten Modellierungsan-
satzes die grundlegende Umwandlungskinetik beschreibbar gemacht wer-
den.
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Abb. 5.19: Zeit-Temperatur-Umwandlungs-Diagramme der untersuchten chemischen Zusam-
mensetzungen (a-f) der Dichte p = 7,2¢g/cm?, Abgleich der Ubereinstimmung der
experimentellen Daten (Punkte) mit der modellhaften Beschreibung (Linien).
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Harte

Die Untersuchung der Hirte der isotherm umgewandelten Gefiige wurde
an den fiir die ZTU-Schaubilder erstellten Zustinden durchgefiihrt (siche
Abschnitt davor). Abb. 5.20 zeigt die resultierende Hirte in Abhéngigkeit
der Bildungstemperatur fiir alle untersuchten Zustidnde. Dabei zeigt sich,
dass die Hérte der bainitischen und ferritisch-perlitischen Mikrostruktur kei-
ne scharfe Grenze aufweist, sondern einer Abhingigkeit von der Bildungs-
temperatur unterliegt. Dies ist ersichtlich durch den Uberlapp der ferritisch-
perlitischen Gefiige mit bainitischen Gefiigen (siehe dunkel- und hellgraue
Symbole in Abb. 5.20). Insgesamt kann die resultierende Hérte aus den
isotherm gebildeten Phasen durch eine temperaturabhiingig und legierungs-
unabhingige Modellierung formuliert werden. Die Modellierung erfolgt in
Abhingigkeit der Bildungstemperatur 7;,, durch die Funktion

188°C (5-33)

HV"Y(T;s,) = 230HV + 588 HV - exp (—W>
Ist die Bildungstemperatur gering genug, konnen im bainitischen Gefiige
niherungsweise dhnliche Hirten wie im Martensit festgestellt werden. Hier-
bei erreicht die bainitische Mikrostruktur bei einer Bildungstemperatur von
200 °C eine Mikrohirte zwischen 800-900 HVO,1. Mit zunehmender Bil-
dungstemperatur fillt die Harte ab. Bei 350 °C konnte fiir insgesamt vier
unterschiedliche Zusammensetzungen eine vergleichbare Hérte erzielt wer-
den. Dies verdeutlicht die Annahme, dass die Hirte in erster Ndherung un-
abhingig von der Zusammensetzung abgebildet werden kann.

Die perlitischen Zustinde der Zusammensetzung Fe-1,05C-0,38N (400 °C
bis 600 °C) weisen eine erhohte Hirte auf. Dies kann durch die Abkiihlkur-
ven erklart werden, da hier nach dem Abschluss der isothermen Umwand-
lung der vorliegende Restaustenit bei Abkiihlung auf Raumtemperatur in
Martensit umgewandelt ist. Durch Abschitzung dilatometrischer Lingen-

dnderungen ergibt sich ein Martensitanteil von ca. 10%, der die Hartestei-
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Abb. 5.20: Ergebnisse der Mikrohidrtemessung der isotherm gebildeten Gefiigebestandteile
in Abhingigkeit der gelosten Legierungselemente der Dichte 7,2 g/cm?. Hierbei
zeigt sich keine Abhingigkeit der Legierungszusammensetzung auf die resultie-
rende Hirte, aber eine deutliche Abhingigkeit der Bildungstemperatur.

gerung erklidrbar macht. Dementsprechend kann keine Hirte der isotherm
gebildeten Phase bestimmt werden, da diese durch das nachtriglich umge-
wandelte martensitische Gefiige verfilscht wird, jedoch ist davon auszuge-
hen, dass die Hirte dem Gesamttrend der experimentell ermittelten Verldufe

folgt.

5.3.5 Umwandlungsplastizitat

Die Umwandlungsplastizitit (UP) beschreibt den Effekt plastischer Verfor-
mung bei einer Phasenumwandlung unter Spannung. Dabei wirkt sich beim
Einsatzhirten vornehmlich die Umwandlungsplastizitit der martensitischen
Umwandlung aus. Um den Effekt der Dichte bzw. Porositit unabhingig
vom Einfluss der Legierungselemente analysieren zu kénnen, wurde eine
nachtrigliche Carbonitriercharge in den untersuchten drei Dichten sowie
der sintergeschmiedeten Dichte (p = 7,75 g/cm?) angefertigt (siehe Kapitel
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4.3). Die Untersuchung der UP-Zustinde zeigte jedoch Abweichungen der
M;-Temperatur bei verschiedenen Dichten. Zur Klidrung der Effekte wurde
eine Elementanalyse mittels Trigerheilgasextraktion durchgefiihrt und ist
in Tab. 5.6 angegeben. Obwohl identische Konzentrationen von C und N
im Prozess angestrebt waren, zeigen sich deutliche Unterschiede in den re-
sultierenden Elementzusammensetzungen. Dementsprechend kann der Ein-
fluss der chemischen Zusammensetzung nicht vernachldssigt werden und
muss im Folgenden, zusammen mit dem Einfluss der Porositit, betrach-
tet werden. In der Tabelle sind zusitzlich die Martensitstarttemperaturen
angegeben. Die nachfolgende Abb. 5.21 zeigt die Dilatationskurven unter

Tabelle 5.6: Mittelwerte aus drei Messungen der Tragerheifgasextraktion der untersuchten
Probendichten mit entsprechenden Kohlen- und Stickstoffkonzentrationen (Ab-
weichungen < 0,02Ma-%). Zusitzlich sind die bestimmten Martensitstarttempe-
raturen und Streckgrenze bei 300 °C dargestellt.

Dichte [g/cm’] | C [Ma-%] | N [Ma-%] | Mg [°C] | Res [MPa]
6,90 0,59 0,09 273 233
7,20 0,66 0,09 249 245
7,35 0,69 0,09 242 268
7,75 0,65 0,33 220 277

verschiedenen Lasten der vier untersuchten Dichten. Die Hohe der ange-
legten Spannung wurde bis 250 MPa gewdhlt, um eine Aussage tiber mog-
liche umwandlungsplastische Effekte nahe oder oberhalb der Streckgrenze
zu quantifizieren. Mit zunehmender Last nimmt die plastische Dehnung zu.
Dariiber hinaus kann mit zunehmender Last eine leichte Verschiebung des
Beginns der Martensitumwandlung durch die anliegende (Druck-)Spannung
identifiziert werden. Durch Analyse der jeweiligen Knickpunkte der einzel-
nen Umwandlungskurven ldsst sich der Beginn der Martensitumwandlung
ableiten. Wihrend beispielsweise bei der Dichte 7,35 g/cm? bei 50 MPa
Druckspannung der Umwandlungsbeginn bei Mg = 225 °C identifiziert wer-

126



5.3 Metallurgie

0,2 I 0,2 B
%1 sompa i 00T WP e T—
a a
0.2 Lo | 0.2 ESiaaTTs -
-0,4--100 MPa | -04-100MPa |
- |
06 0,6 L/
S og ] 150 MPa 7 d 051 150 MPa 7]
-0, = X
2 -1,04-200 MPa | 1.0 47/1/
£ S ! I
] 200 MPa et /4
0-1.2 1,2 ///
14 1,4 7
-1,6 -1,64250 MPa [
-1,8 6,9 g/em®—| -1,8 7,2 glem® |
2,0 . 2,0 T
0 100 200 300 0 100 200 300
0,2 l 0,2
0,0 L 0,0
50MPa L R 50 MPa |
0.2 | 02 1 —
.0'4 100 MPa - _0‘4 100N D‘a,& ol
=-0,6 - 0,6
S 0g] 150 MPa 0g] 150 MPa
= /i '
£-1,0 1,0
£ 7/ o1,
8 1] 200MPa __,_/// 1,2 200 MPa
1,4 // 14 /
-1,6 1250 MPa 4 -1,6 {250 MPa
18 735 glem™ | 18 7,75 glom?}|
2,0 , 2,0 v
0 100 200 300 0 100 200 300
Temperatur [°C] Temperatur [°C]

Abb. 5.21: Dilatationskurven der umwandlungsplastischen Druckversuche der Probendichten,
aufgeschliisselt nach der aufgebrachten Spannung, nach [101].

den kann, nimmt dieser bei 200 MPa und 250 MPa auf ca. Mg = 240°C zu.
Detailliertere Aussagen lassen sich iiber die resultierenden umwandlungs-
plastischen Dehnungen in Abhéngigkeit der angelegten dufleren Spannung
treffen. Hierzu wird die Differenz der resultierenden Gesamtdehnung un-
ter Last und ohne duBlere Last verglichen (sieche Abb. 5.22). Bei Analyse
des Diagramms deutet sich ein Effekt des resultierenden Volumensprungs
in Abhingigkeit der Dichte an. Wihrend bei einer aufgebrachten Spannung
von 100 MPa probendichteiibergreifend identische Totaldehnungen auftre-
ten, zeichnet sich im spannungsfreien Zustand eine Abhéngigkeit der Dichte
ab. In Abb. 5.23 zeigt der umwandlungsplastische Effekt ein lineares Ver-

halten bis zu 60% der Streckgrenze mit einem anschlieBend leicht expo-
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Abb. 5.22: Exemplarische Bestimmung der resultierenden umwandlungsplastischen Deh-
nungen fiir die vier untersuchen Probendichten. Rot: 6,9 g/cm?, blau: 7,2 g/cm?,
gelb: 7,35 g/em?, griin: 7,75 g/cm?. Hierbei deutet sich der Einfluss der Hohe des
Volumensprunges der spannungsfreien Messung in Abhingigkeit der Dichte an
[101].

nentiell steigenden Verlauf. Fiir die Auswertung der UP-Versuche oberhalb
der Streckgrenze wurden die plastischen Dehnungen bei Lastaufbringung
korrigiert. Die K-Werte jeder Porositdt wurden bis 60% der Streckgrenze
bestimmt und liegen im Bereich zwischen 4,45- 107> bis 6,41 - 10 MPa .
Entgegen der Erwartung stellt sich mit sinkendender Dichte eine Reduktion
des K-Wertes ein. Die urspriingliche Hypothese war, dass bei gleicher an-
gelegter Spannung bei geringerer Dichte durch steigende Porositét der tra-
gende Querschnitt reduziert wird und lokale Kerbwirkung zu einer im Bau-
teil hoheren mittleren Spannungen fiihrt. Die hoheren inneren Spannungen
sollten dadurch zu héheren umwandlungsplastischen Dehnungen bei glei-
cher angelegter Last fithren. Bei niherer Analyse von Abb. 5.21 und Abb.
5.23 stellt sich beispielsweise bei 100 MPa eine gleichmiBige Dehnung auf
—0,3 % ein, unabhingig von der untersuchten Probendichte. Folglich ist die
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Abb. 5.23: Auswertung der umwandlungsplastischen Dehnungen in Abhingigkeit der Proben-
dichten und der angelegten Spannung. Der K-Faktor wurde bis 150 MPa (ca. 60%
Streckgrenze) modelliert (durchgezogene Linie), zusitzlich ist die Prognose des
Modells nach Leblond durch gestrichelte Linien dargestellt, nach [101].

eigentliche umwandlungsplastische Verformung nicht erhoht. Im Verhalt-
nis zum Volumensprung im spannungsfreien Zustand ergeben sich bei der
Auswertung, aufgrund der unterschiedlichen Volumenspriinge der einzelnen
Dichten, unterschiedliche Steigungen der Umwandlungsplastizitit.

Nach dem Modell von Leblond [116] kann die Umwandlungsplastizitits-

konstante durch
2 1 AV (p)

=3 m v (5.34)
in Abhingigkeit der Streckgrenze der schwicheren Phase R, und des Vo-
lumensprunges AV (p) in Abhiingigkeit der Porositit p beschrieben werden.
Setzt man die oben genannte Streckgrenze und den Volumensprung (siehe
Abschnitt 5.3.3) in die Gleichung ein, ergeben sich die in Abb. 5.23 gezeig-

ten gestrichelten Linien. Durch die Beriicksichtigung der mit zunehmen-

K:p (p)

der Porositit sinkenden Streckgrenze und gleichzeitig geringeren Volumen-
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5 Experimentelle Ergebnisse und Modellierung

spriingen kann der Trend sinkender Umwandlungsplastizitit qualitativ ab-
gebildet werden. Gerade fiir die geringeren Dichten von 6,9 und 7,2 g/cm?
treten hier Abweichungen vom Modellansatz auf, die durch herkémmliche
Modelle nicht erkldrt werden konnen. In erster Nidherung werden diese fiir
die Modellierung vernachléssigt.

Von einem Effekt des Kohlenstoffgehalts auf die Umwandlungsplastizitit
wird von Nusskern [6] berichtet. Mittels drei Zustinden (0,25 Ma-%C,
0,5 Ma-%C und 0,8 Ma-%C) des Werkstoffs Fe-0,85Mo wurden die Um-
wandlungsplastizitdtskonstante bestimmt und kohlenstoffabhingig model-
liert. Dabei wurden K-Werte der GroBenordnung von 20-30 x 107> MPa~!
berichtet. Aus der Literatur werden hauptséichlich K-Werte der GroBen-
ordnung von 107> MPa~! bis 10~* MPa~! berichtet. Ahrens [117] unter-
suchte die umwandlungsplastischen Dehnungen in aufgekohlten Zustand
des Einsatzstahls 40MnCr5 und 100MnCr5, hierbei wurden fiir beide Zu-
sammensetzungen ein K-Wert von 5,61 x 107> MPa~! berichtet. Ebenfalls
stimmen diese mit den beim Werkstoff 42CrMo4 beschriebem K-Wert von
ca. 5,2 x 107> MPa~! iiberein. Aus den vorliegenden Untersuchungen lisst
sich ein K-Wert in vergleichbarer Hohe wie bei schmelzmetallurgischen
Stdhlen unabhingig vom geldsten Kohlen- bzw. Stickstoffgehalt bestim-
men. Fiir die vorliegende Modellierung der Umwandlungsplastizitit wird

der Finfluss des Kohlen- bzw. Stickstoffs vernachldssigt.

5.4 Thermische Materialmodellierung

Die thermische Modellierung ist wesentlicher Bestandteil fiir eine korrekte
Simulation der Eigenspannungs- und Hirteentwicklung. Beispielsweise ist
die Vorhersage fiir einen Hértesack wie er tiblicherweise bei Randschicht-
hirteverfahren auftritt, nur durch prézise Ermittlung der Warmeleitfihig-
keit, der Warmekapazitidt und Umwandlungswirme abzubilden. Als Basis
der bereits vorliegenden Daten dienen die Ergebnisse der Dissertationen von

Trapp [118] und Nusskern [6]. Diese untersuchten ausfiihrlich den Einfluss
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von Kohlenstoff auf die thermischen Materialkenngrofen. In folgender Ta-
belle 5.7 ist die Abhédngigkeit der zu modellierenden Gréen vom gelosten
Kohlen- und Stickstoff sowie der Porositit dargesellt. Der Effekt der Poro-
sitdt auf die Warmekapazitit wird als nicht vorhanden postuliert, was darin
begriindet liegt, dass bereits simulativ die Reduktion der Gesamtdichte als
solche beriicksichtigt wird. Im Nachfolgenden sind Einfliisse der Porositit
gemeint, die explizit eine iiber die Verinderung der Dichte hinausgehende

Beeinflussung zeigen. Im Folgenden werden die einzelnen Materialparame-

Tabelle 5.7: Abhéngigkeit der thermischen Materialparameter von Kohlenstoff, Stickstoff
und der Porositit. Die Symbolik visualisiert ob ein fiir die Abschrecksimulation
signifikanter Effekt vorhanden und modellhaft beriicksichtigt »/« ist, vorhanden
und vernachlissigt »(y/)« ist oder ein Effekt insignifikant bzw. unbekannt »X «
1st.

Parameter Einheit C N | p

Wirmeleitfihigkeit [W/mmK] | X X |V

spez. Wirmekapazitit [J/kgK] X X | X

spez. Umwandlungswirme [J/kg] WG| X

Therm. Ausdehnungskoeft. [1/K] X X X
ter beschrieben.

5.4.1 Warmeleitfahigkeit

Bei Stihlen gilt, dass sich die Warmeleitfahigkeit im Vergleich zu Rein-
eisen in Abhéngigkeit der Fremdatome signifikant @ndert [119, 120], dies
aber im Fall von vorlegierten Stihlen in Abhiingigkeit des gelosten Kohlen-
und Stickstoff nur geringfiigig auswirkt und dadurch modellhaft vernach-
lassigt werden kann. Danninger et al. [2] postuliert bei Raumtemperatur ei-
nen groBeren Effekt auf die Warmeleitfihigkeit durch Fremdatome (im Ver-
gleich zu Reineisen) als durch Porositit, wobei sich allerdings bei steigender
Temperatur der Effekt der Legierungselemente deutlich reduziert, wihrend
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5 Experimentelle Ergebnisse und Modellierung

der Einfluss der Porositét in einer dhnlichen Groflenordnung bleibt. Dies
kann auch aus den Ubersichtstabellen von Richter [120] entnommen wer-
den, bei der Reineisen bei Raumtemperatur Leitfahigkeitskoeffizienten von
iiber 80 W /mK aufweist. Ubliche Werte fiir 42CrMo4 liegen im Bereich von
44 W /mK [121].

Den PM-Stihlen inhdrent ist die reduzierte Wiarmeleitfahigkeit des Bauteils
aufgrund der isolierenden Wirkung der Poren. Da die Wirmeleitung auf
Atom- bzw. Elektronenbewegung basiert, bilden Poren eine Barriere fiir den
Wirmefluss, wodurch die effektive Wirmeleitfahigkeit sinkt. Dabei spielt

1
55 - - -p=6,9 g/cm® - - -p=72glcm® [
50 \_ p=7,35g/cm® - - -p=78g/lcm® | ]
\l B Exp.p=68g/cm® ® Exp.p=7,6g/lcm®

Effektive Warmeleitfahigkeit [W/mK]

10

T
0 200 400 600 800 1000
Temperatur [°C]

Abb. 5.24: Wirmeleitfdhigkeit von Fe-0.85Mo (Astaloy 85Mo) in Abhéngigkeit der Tempe-
ratur, experimentelle Daten von Gierl et al. [122], dargestellt mit den modellierten
Wirmeleitfahigkeiten in Abhéngigkeit der Porositdt und Temperatur.

der Volumenanteil der Porositit die wesentliche Rolle, wobei auch die Mor-
phologie einen Beitrag leisten kann, wie Nusskern gezeigt hat [6]. Da die
Porenmorphologie einerseits schwierig zu messen und andererseits der Mo-
dellierungsansatz zur Beriicksichtigung schwierig ist, wird in der Literatur
iiblicherweise ein Ansatz in Abhingigkeit des Volumenanteils der Porositit
verwendet. Abb. 5.24 verdeutlicht den Effekt in Abhingigkeit der Porositét.
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Zu beriicksichtigen ist der Ubergang in die austenitische Phase und somit
ein Wechsel der Warmeleitfihigkeiten. Die Wirmeleitfahigkeit des dichten
Werkstoffes wird mit Ag ., = 54,3 — 0,04 -7 und Ag s, = 29,6 — 0,007 - T
in [Wm~"K~!] mit T in [°C] beschrieben. In der Simulation werden die
Wirmeleitfahigkeiten temperatur- und porosititsabhéngig nach krz und kfz
Phasen getrennt betrachtet. Hierzu wird das von Nusskern [6] aufgestellte
Modell der Form

Aesr(p) = Ao (11,8 (1”)) (5.35)

Po

in Abhéngigkeit der relativen Dichte p in [%], bezogen auf die Dichte des
porenfreien Werkstoffs py in [%], verwendet. In Abb. 5.24 sind die effek-
tiven Wirmeleitfihigkeiten fiir die einzelnen untersuchten Dichten darge-
stellt.

Gerade im Fall von carbonitrierten Bauteilen bleibt die Randschicht beim
Abschrecken aufgrund der geringen Martensitstarttemperatur iiber die Ab-
schreckzeit lange Zeit austenitisch. Das heif3it, dass die Warmeleitfahigkeit
des Austenits einen wesentlichen Einfluss auf die Ausbildung des Rand-
schichtzustandes hat. Die Bestimmung der Wiarmeleitfahigkeit erfolgt i.d.R.
bei geringen Autheiz- bzw. Abkiihlraten und kann so fiir Zusténde, die nicht
umwandlungstrige genug sind, nur unzureichend ermittelt werden. Dabei
bleibt die exakte Bestimmung der Wirmeleitfahigkeit von unterkiihltem
Austenit der jeweiligen Legierung eine "bekannte Unbekannte". Im vorlie-
genden Fall wurden die Daten von Gierl et al. [122] als Datenbasis fiir eine

linear temperaturabhidngige Modellierung herangezogen.

5.4.2 Warmekapazitat

Die spezifische Wiarmekapazitit kann porosititsunabhingig modelliert wer-
den, da der Einfluss der Anderung der Dichte in der Betrachtung spezifi-

scher Grofien schon beriicksichtigt ist. Zu unterscheiden sind die Wirme-
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kapazititen der einzelnen Phasen durch die Festkorperumwandlung von ku-
bisch raumzentriert in flichenzentriert und umgekehrt, sowie die Abhéngig-
keit des Kohlen- und Stickstoffs. Die Arbeit von Eckstein [104] weist dar-
auf hin, dass die Warmekapazititen unabhiingig vom vorliegenden Gefiige
sind. Auch die Abhéngigkeit vom Anteil des gelosten Kohlenstoffs ist ver-
nachlissigbar, wie Arbeiten von Nusskern und Trapp belegen [6, 118], siche

Abb. 5.25. Als Datengrundlage wird die iibereinstimmende Datenbasis von
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Abb. 5.25: Gemessene Wirmekapazititen von Trapp [118] in Abhéngigkeit des Kohlenstoff-

gehalts an 20MnCr5, 50MnCr5 und 80MnCr5, sowie Vergleichswerte von Richter
[120].

Trapp [118] und Richter [120] zur Modellierung herangezogen. Dabei wird
zur Vereinfachung die Wirmekapazitit ¢, [J kg~ 'K~!]in Abhingigkeit von
raum- und flaichenzentrierten Phasen durch die Beschreibung

&5 (T) =476Tkg 'K~ ' +0,103Jkg 'K 2. T (5.36)
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fiir die austenitische Phase und nachfolgend
cke(T)=233Tkg 'K ' +0,586kg 'K . T (5.37)

fiir die ferritischen Phasen in Abhéngigkeit der Temperatur 7 in K model-

liert.

5.4.3 Umwandlungswarme

Nusskern [6] hat die benétigte Umwandlungswirme von ferritisch-perli-
tischer zu austenitischer Mikrostruktur mittels Kalorimetrie (DSC) unter-
sucht. Fiir die vorliegende Simulation ist jedoch die Umwandlungswirme
bei der martensitischen Umwandlung entscheidend. Im Gegensatz zu den
Wirmekapazititen der Phasen zeigen die Umwandlungswirmen eine Ab-
hingigkeit vom gelosten Kohlenstoffgehalt (und folglich, so die Vermutung,
auch vom Stickstoffgehalt). Diese ldsst sich jedoch aufgrund der notwendi-
gen kritischen Abkiihlgeschwindigkeit nicht messen, da mit vorhandenen
DSC kalorimetrisch nur Abkiihlraten von 1 °C/min untersucht werden kon-
nen. Folglich gibt Nusskern modellhaft keine Modellierung in Abhingigkeit
des gelosten Kohlenstoffs an. Die Abhéngigkeit des Kohlen- und Stickstoffs
auf die martensitische Umwandlungswirme wird im Rahmen dieser Arbeit

daher ebenfalls vernachléssigt.

5.4.4 Thermische Ausdehnungskoeffizienten

Danninger [2] zufolge herrscht Konsens, dass der Einfluss der Porositit auf
den Ausdehnungskoeffizienten weder physikalisch realistisch ist noch ex-
perimentell gezeigt werden kann. Dies deckt sich mit den experimentel-
len Befunden dieser Arbeit sowie auch von Nusskern [6], in der phasen-
spezifische Ausdehnungskoeffizienten aufgekohlter Zustinde verschiedener
Dichten analysiert wurden. Dabei zeigte sich durch Variation der untersuch-

ten Dichte keine Beeinflussung der thermischen Ausdehnungskoeffizienten.
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Ebenfalls herrscht Konsens dariiber, dass Kohlenstoff sich nur unwesentlich
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Abb. 5.26: Phasenspezifische thermische Ausdehnungskoeffizienten in Abhéngigkeit der
untersuchten Dichte und des Kohlenstoffgehalts, nach Nusskern [6].

auf die Ausdehnung von Eisen auswirkt. Die thermische Modellierung wird
folglich unabhingig von der Porositit und der chemischen Zusammenset-
zung, jedoch in Abhingigkeit der entstehenden Gefiige sowie der Tempera-
tur durchgefiihrt, siehe Tabelle 5.8. Die Ausdehnungskoeffizienten beziehen
sich dabei auf die Referenztemperatur 7, von 0 °C.

Tabelle 5.8: Modellierte thermische Ausdehnungskoeffizienten in Abhingigkeit der betrachte-
ten Phasen bzw. Gefiige, mit der Temperatur T in °C.

Parameter GrofBe

ol 8,913-107°K~!1 +1,0959- 108K 2. T
o 7,875-107 K1 +1,255-10 8K 2.T
ol 2,35-1073
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5.5 Mechanische Materialmodellierung

Aufgrund der Porositit treten in PM-Bauteilen reduzierte Querschnittsfld-
chen und folglich lokale Spannungsiiberhohungen auf. Das hat in der Regel
eine niedrigere Zugfestigkeit und Bruchdehnung zur Folge, zusitzlich zei-
gen sich bleibende Verformungsanteile bei bereits kleinen Spannungen, so
dass das Hooke’sche Gesetz nicht erfiillt wird [1]. Auch der Elastizitdtsmo-
dul reduziert sich mit abnehmender Dichte, da durch die Spannungsiiber-
hohung bei gleicher aufgeprigter Last hohere mittlere Spannungen wirken,
die zu einer hoheren Dehnungsantwort fithren. In nachfolgender Tabelle 5.9

sind die Abhéngigkeiten der mechanischen Kenngrofien aufgelistet.

Tabelle 5.9: Abhéngigkeit der mechanischen Materialparameter von Kohlenstoff, Stickstoff
und der Porositit. Die Symbolik visualisiert ob ein fiir die Abschrecksimulation
signifikanter Effekt vorhanden und modellhaft beriicksichtigt »/« ist, vorhanden
und vernachlissigt »(y/)« ist oder ein Effekt insignifikant bzw. unbekannt »X «
ist.

Parameter Einheit | C N P
Elastizititsmodul MPa X X v
Streckgrenze R 1 MPa Vv Vv vV
Verfestigung MPa | (V)| W) | W)

5.5.1 Elastizitatsmodul

Im Fall pulvermetallurgischer Bauteile miissen die effektiven E-Moduln
fir die jeweiligen Dichten ermittelt werden. Dies begriindet sich durch
die Wechselwirkung der Spannung mit dem einerseits reduzierten tragen-
den Querschnitt und der Spannungskonzentration durch die Umlenkung
der Spannung. Als tiberlagernder Faktor muss zusétzlich der Einfluss der
Temperatur analysiert werden. In nachfolgender Abb. 5.27 sind die von
Nusskern [6] ermittelten experimentellen Elastizititsmoduln als Punkte,

sowie als Linien die modellierten E-Moduln in Abhingigkeit der Dichte
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dargestellt. Zweiter notwendiger Faktor zur Beschreibung ist die Redukti-
on des Elastizitdtsmoduls mit zunehmender Temperatur. Nach Nusskern [6]
erfahren porose PM-Bauteile eine vergleichbare Erniedrigung des Elastizi-
tdtsmoduls mit zunehmender Temperatur wie schmelzmetallurgisch herge-
stellte Werkstoffe. Daraus kann eine vereinfachte mathematische Trennung
der Einflussfaktoren erfolgen. Nach Nusskern wird der dichteabhingige E-
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Abb. 5.27: Experimentell bestimmte Elastizititsmoduln nach Nusskern [6] in Abhéingigkeit
der Temperatur fiir einen Kohlenstoffgehalt von cc = 0,25Ma-% und der Proben-
dichten, iiberlagert mit den modellierten Elastizititsmoduln. Das Farbschema ist in
Abhiingigkeit der Dichte, rot: 6,9 g/cm?, blau: 7,2 g/cm?, gelb: 7,35 g/cm?, griin:
7,75 g/cm’.

Modul bei Raumtemperatur bestimmt und anschlieBend ein porositéitsun-
abhingiger Temperatureinfluss abgeleitet. Fiir die Porosititsabhingigkeit
kann der effektive E-Modul E, y¢ im Verhiltnis zum E-Modul des porenfrei-
en Werkstoffs £y = 210GPa

Eors(p) =Eo- (p) (5.38)
Po

138



5.5 Mechanische Materialmodellierung

mit der relativen Dichte des porosen p und porenfreien Werkstoffs py in
[%] formuliert werden, wobei der gewéhlte Einflussfaktor m = 2,5 von der
Morphologie der Porositit abhéngt. Nach Beiss [4] fillt die Streuung expe-
rimenteller Ergebnisse in ein Streuband von Dichteexponenten m =2,5-4,5.

Die Temperaturabhiingigkeit wird schlussendlich tiberlagert durch

E.pr(p.T) = Eo- (5) _AE-T (5.39)
0

mit AE = 126 MPa°C~! und der Temperatur T in [°C]. Der Elastizititsmo-
dul der austenitischen Phase wird durch die oben genannte Gleichung durch
die Anpassung von Eg = 220GPa und AE = 211 MPa°C~! beschrieben, da-

bei wird die gleiche Beeinflussung der Porositit iiberlagert.

5.5.2 Streck- bzw. Stauchgrenze

Die Ermittlung und Modellierung der temperaturabhiingigen und phasen-
spezifischen Streckgrenzen gehort zu den wichtigsten Einflussfaktoren der
Wirmebehandlungssimulation. Dabei stellt die Pulvermetallurgie aufgrund
der Porositit einige Herausforderungen an die Ermittlungen représentativer
Ergebnisse. Um das Prozessfeld des Carbonitrierens abzubilden, wurden
die zur Bestimmung der Umwandlungskinetik eingestellten Gefiige fiir an-
schlieBende Warmdruckversuche herangezogen. Hierzu wurden die Phasen
zundchst mittels kontrollierter Temperaturfithrung im Abschreckdilatome-
ter eingestellt und auf Raumtemperatur abgekiihlt. AnschlieBend wurden
die Zustinde im Druckmodus wieder auf die Untersuchungstemperatur er-
wirmt und mechanisch getestet. Dabei wurden Gesamtverformungen bis
5% realisiert. Hohere Dehnungen wurden vermieden, da bei hoheren Deh-
nungen die hochlegierten Zustinde zu sprodem Triimmerbruch neigen und
dabei die Stempel und Schubstangen beschidigen konnen. Bei der Auswer-
tung wurden die Stempelsteifigkeiten beriicksichtigt (siche Abschnitt 4.4.5).

Ergénzend wurden carbonitrierte Zustinde in Zugversuchsproben vom Leib-
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5 Experimentelle Ergebnisse und Modellierung

niz-IWT Bremen erzeugt. Hierbei kann im Zugversuch jedoch nicht die
Komplexitit an eingestellten Gefiigen sowie Temperaturen im Vergleich
zu dilatometrischen Messungen realisiert werden. Da jedoch wie bereits
erwihnt der GroBteil der mechanischen Charakterisierung dilatometrisch
erfolgen muss, ist eine Ubertragbarkeit der mechanischen Kennwerte von
Druckversuchen auf Zugversuche notwendig.

Abbildung 5.28 visualisiert die Zugversuche der carbonitrierten Zustinde
(a-c) sowie die resultierenden Streckgrenzen nach Auswertung der R,
Dehngrenze (d). Die carbonitrierten Zustdnde weisen dabei, unabhingig
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Abb. 5.28: Spannungs-Dehnungs-Kurven einsatzgehirteter Zustinde (a-c) unter Zugbe-
lastung. Durch die offene Porositit und die gleichzeitig langen Carbonitrier-
Prozesszeiten (6-7h) kann von einer chemisch homogenen Mikrostruktur ausge-
gangen werden. Abbildung d) visualisiert die aus Abb. a-c) ausgewerteten R ,0,01-
Dehngrenzen. Das Farbschema ist in Abhingigkeit der Dichte, rot: 6,9 g/cm?,
blau: 7,2 g/cm?, gelb: 7,35 g/cm?.

140



5.5 Mechanische Materialmodellierung

von der betrachteten Dichte oder Charge, ein sprodes Versagensverhalten
mit geringen Bruchdehnungen auf. Fiir die Dichte 7,2 g/cm? (blau) und
7,35 g/cm? (gelb) sind dabei reproduzierbare Daten generiert worden, fiir
die niedrigste Dichte 6,9 g/cm? (rot) zeigen sich Schwankungen in der elas-
tischen Verformungskurve, die auf statistische Schwankungen der Porosi-
tdt in der Messstrecke zurtickgefiihrt werden konnen. Die einsatzgehirtete
Charge EH (a) und die carbonitrierte Charge CN1 (b) weisen ndherungs-
weise identische Spannungs-Dehnungs-Kurven auf. Nach Auswertung der
jeweiligen Dehngrenzen ergeben sich identische Werte fiir die einsatzgehir-
tete und carbonitrierte Variante CN1 fiir alle drei Dichten. Hierbei scheint
die Menge an Stickstoff keinen signifikanten Einfluss auf die mechanische
Antwort zu haben. Im Vergleich dazu zeigt die hochcarbonitrierte Varian-
te CN2 (c) geringere Zugfestigkeiten und Dehngrenzen. Dabei entsteht eine
hohe Trennschirfe der mechanischen Kennwerte zwischen den Dichten. Die
Charge CN2 weist um 50-100 MPa geringere Werte im Vergleich zu den Va-
rianten EH und CN1 auf.

Im Vergleich dazu weisen die Versuche an Dilatometerproben deutliche
Schwankungen auf, siche Abb. 5.29. Im Vergleich zu den Spannungs-Deh-
nungs-Kurven werden hier Spannungen von iiber 2000 MPa festgestellt,
wihrend bei vergleichbaren carbonitrierten Zustinden der Zugversuche be-
reits Spannungen von 1000-1200 MPa zu einem sicheren Versagen gefiihrt
haben. Dabei weisen die Spannungs-Dehnungs-Kurven im Druckversuch
hiufig einen Wendepunkt im Verlauf auf. Mit zunehmender Plastifizierung
und damit einhergehendem Porenkollaps erfihrt die Probe eine Erhohung
ihrer Steifigkeit durch den zunehmenden tragenden Querschnitt. Aufgrund
der fortschreitenden (Mikro-)Plastizitit stellt sich kein linear-elastischer Be-
reich ein, der als Auswertegrundlage dienen konnte. Hierbei wiirde eine
herkommliche Auswertung der Quetsch- bzw. Dehngrenze zu einer signi-
fikanten Streuung der Messwerte fithren. Dartiber hinaus wiirden dadurch
die mechanischen Kennwerte deutlich tiberschitzt werden. Ziel ist es, eine

Funktion zu definieren, die eine Trennung zwischen der Mikroplastifizie-
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5 Experimentelle Ergebnisse und Modellierung

rung einzelner Poren und der Makroplastifizierung auf Bauteildimension
erlaubt.

Folglich kann geschlossen werden, dass die Zugversuche der kritische Last-
fall sind und die Abbildung der mechanischen Kennwerte sich an diesem
Lastfall orientieren sollte. Ziel ist es, eine geeignete Auswertemethodik zu
definieren, die die Spannungs-Dehnungs-Kurven der Druckversuche auf

die mechanischen Kennwerte der Zugversuche projiziert. Hierzu wurden
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Abb. 5.29: Exemplarische Spannungs-Dehnungs-Kurven dilatometrischer Druckversuche
des a): Grundzustandes und b)-d): einsatzgehirteter Zustdnde unter Druckbelas-
tung bei Raumtemperatur. Das Farbschema ist in Abhingigkeit der Dichte, rot:
6,9 g/cm?, blau: 7,2 g/cm?, gelb: 7,35 g/cm’.

im Rahmen dieser Arbeit verschiedene Methoden erprobt. Unter anderem
wurden verschiedene Dehngrenzen, eine Tangentenmethode (Schnittpunk-
te der elastischen Geraden mit der plastischen Verfestigungsgeraden), so-

wie die Analyse der Ableitung der Spannungs-Dehnungs-Kurve herangezo-
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5.5 Mechanische Materialmodellierung

gen. Die Methode der besten Ubereinstimmung zwischen Zug- und Druck-
Dehngrenzen wird im Folgenden diskutiert. Die Methodik der Auswertung
des Wendepunktes, welcher dem Maximum des E-Moduls entspricht, bietet
die beste Ubereinstimmung der mechanischen Kennwerte des Druckver-
suchs sowie des Zugversuchs. Die Auswertemethodik ist in Abb. 5.30 vi-
sualisiert. Die Veranschaulichung erfolgt an Proben des Grundzustandes, die

nach Literatur eine Streckgrenze von 300-400 MPa aufweisen sollen. Zur
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Abb. 5.30: Schematische Darstellung der Auswertung dilatometrischer Druckversuche. Zur
besseren Handhabbarkeit wurde eine mathematische Funktion verwendet, diese
wurde anschlieend abgeleitet. Der Wendepunkt der Kurve bzw. das Maximum
der Ableitung definiert die Streckgrenze.

besseren mathematischen Handhabbarkeit wurden alle Druckversuchskur-
ven mittels logistischem Fit approximiert. Dies ermdglicht es, eine Auswer-
tung in Abhingigkeit des Elastizitdtsmoduls durch Bestimmung der Ablei-
tung zu vollziehen. Dabei verdeutlicht die Druckversuchskurve nochmal den
Einfluss der Auswertemethodik. Wiirde beispielsweise im gezeigten Grund-
zustand (Fe-0,3C) die Quetschgrenze durch herkommliche Auswertemetho-
den bestimmt (Dehngrenze, Schnittpunkt elastische Gerade mit plastischer

Geraden), wiirden Werte von 600 MPa und hoher ermittelt werden. Bei der
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5 Experimentelle Ergebnisse und Modellierung

Auswertung des Wendepunktes wird ein Wert von 300 MPa bestimmt und
ist somit tibereinstimmend mit Literaturdaten. Phdnomenologisch kann die
Auswertestrategie des Wendepunktes auch logisch diskutiert werden. Der
Wendepunkt der Druckversuchskurve entspricht der Probenversteifung bei
einsetzender plastischer Deformation.

In nachfolgender Abb. 5.31 sind zum Vergleich die ermittelten Streckgren-
zen aus Zug- und Druckversuchen sowie als Referenz die von Nusskern
ermittelten Streckgrenzen zusammen mit dem Gesamtmodell dargestellt.
Hierbei kann, unter Beriicksichtigung der Schwankungen, eine robuste Mo-
dellierung erzielt werden. Die Modellierung der Abhingigkeit der Porositit

stellt hierbei eine Herausforderung dar. Die Gleichung zur Bestimmung der
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Abb. 5.31: Vergleich aller Streckgrenzen-Auswertungen aus Zug- und Druckversuchen sowie

von Nusskern [6] (offene Symbole).

Streckgrenzen in Abhéngigkeit der effektiven Wirkkonzentration ist qua-

dratisch mit

oy(picesr) =a(p) +b(p) - cerr+c(p) - copy (5.40)
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5.5 Mechanische Materialmodellierung

mit den porosititsabhingigen Koeffizienten a(p) = 290 — 5525 - p in [MPa],
b(p) = 1216+ 10276 - p in [MPaMa-% '] und ¢(p) = —799 — 5557 - p in
[MPaMa-% 2] definiert, wobei p anteilig zu 1 beschrieben wird.

Da nicht nur die bei Raumtemperatur ermittelten Kennwerte entscheidend
sind, soll im Nachfolgenden auf die Temperaturabhingigkeit des marten-
sitischen Gefiiges eingegangen werden. Hierzu wurden an den einzelnen
chemischen Zusammensetzungen Warmdruckversuche durchgefiihrt. Die
zu untersuchenden Temperaturen richteten sich je nach Zustand nach den
jeweiligen Martensit-Starttemperaturen. Es wurden nur Priiftemperaturen
kleiner M; fiir die einzelnen Zustinde gepriift. Dabei zeigt sich bis Priif-
temperaturen von 200 °C eine nur gerinfiigige Reduktion der mechanischen
Belastbarkeit, weshalb die Streckgrenze des Martensits in erster Niherung
temperaturunabhéngig modelliert werden kann.

Streckgrenze isotherm gebildeter Geflige

Wihrend des Abschreckprozesses konnen sich vor allem im nicht aufge-
kohlten Kernbereich signifikante Anteile Bainit und/oder Ferrit und Perlit
bilden. Die Ermittlung der temperaturabhéngigen Festigkeit spielt dabei ei-
ne wesentliche Rolle fiir die Wiarmebehandlungssimulation, da von dieser
die Plastifizierung und folglich die theoretisch moglichen Eigenspannungs-
maxima abhingig sind. Im nachfolgenden Diagramm (Abb. 5.32) sind die
ermittelten Streckgrenzen in Abhéngigkeit der Bildungstemperatur fiir al-
le drei Dichten dargestellt. Hierfiir wurden im Dilatometer im Normalmo-
dus die Proben isotherm umgewandelt und anschlieBend auf Raumtempe-
ratur abgekiihlt. Im Druckmodus wurde die Probe auf ihre vorherige Um-
wandlungstemperatur wiedererwédrmt und der Druckversuch durchgefiihrt.
Somit entspricht die im Diagramm dargestellte Versuchstemperatur der Bil-
dungstemperatur des gepriiften Gefiiges. Die Auswertung der Streckgren-
ze erfolgte nach der oben beschriebenen Methodik. Der Versuchsumfang

orientiert sich dabei an dem mittels ZTU-Schaubildern ermittelten Tempe-
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Abb. 5.32: Chargenunabhingige Auswertung der Bainit-Streckgrenzen in Abhingigkeit der
Versuchstemperatur. Hierbei entspricht die Priiftemperatur auch der isothermen
Umwandlungstemperatur des Bainits.

raturbereich zwischen 200-550 °C. Mit zunehmender Bildungs- bzw. Priif-
temperatur zeigt sich eine lineare Abnahme der Streckgrenze. Besonderer
Erwéhnung bedarf der Einfluss des gelosten Kohlen- und Stickstoffgehalts.
Die Anreicherung an Austenitstabilisierern ermdéglicht die bainitische Um-
wandlung bei geringeren Temperaturen, was im Umkehrschluss zu htheren
Streckgrenzen fiihrt. Mit zunehmender Dichte zeigt sich ein leichter Trend
zu hoheren Streckgrenzen, der Effekt ist aber, im Vergleich zur Standard-
abweichung, nicht signifikant genug und wird folglich fiir die Modellierung
vernachléssigt. Die Modellierung der Streckgrenze der isotherm gebildeten
Gefiige R”° kann durch Gleichung

es

REC(T) =Reso—a-T (5.41)
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in MPa mit R, o = 740MPa und a = 1 MPa °C~! und der Temperatur in [°C]
erfolgen. Ndherungsweise verlduft die Streckgrenze der isotherm gebildeten
Gefiige dhnlich wie die bereits diskutierte Hérte (siehe Abschnitt 5.3.4).

Streckgrenze Austenit

Die Streckgrenze des Austenits ist eine der wichtigsten Kenngrofen der Ein-
satzhdrtesimulation, da héaufig Plastifizierungseffekte in der vergleichsweise
weichen austenitischen Phase auftreten. Aufgrund der Instabilitit des un-
terkiihlten Austenits ist die Analyse des mechanischen Verhaltens aufwin-
dig. Beschrinkt ist die Auswertung der jeweiligen Zusammensetzung durch
die Martensitstart-Temperatur. Nichts desto trotz haben einige Autoren eine
breite Datenbasis fiir den Temperaturbereich zwischen 400-900 °C erstellt.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden ergiinzende Datenpunkte im Bereich ge-
ringer Temperatur analysiert. Dazu wurden die Zustinde Fe-0,8C, Fe-0,8C-
0,32N und Fe-1,05C-0,38N verwendet. Diese weisen einerseits eine geringe
Ms-Temperatur und andererseits eine gewisse Triagheit des Austenitzerfalls
auf, sodass diese gut geeignet sind um die Datenbasis im Temperaturbe-
reich zwischen 200-350 °C zu erweitern. Die mechanischen Kennwerte sind
in Abb. 5.33 dargestellt. Mit zunehmender Temperatur sinkt die Austenit-
streckgrenze linear, ndherungsweise unabhingig von der Legierungszusam-
mensetzung. Die ermittelten Streckgrenzen dieser Arbeit sind in Abb. 5.33

in Farbe dargestellt. Durch die Modellierung
Resa(T) = 250MPa—0,25MPa°C~!.T (5.42)

mit T in [°C] lassen sich die Literaturdaten, sowie die im Rahmen dieser

Arbeit ermittelten Ergebnisse, in Einklang bringen.
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Abb. 5.33: Dehngrenzen von unterkiihltem Austenit verschiedener Legierungen, in Ab-
hingigkeit der Temperatur. Die Dehngrenzen niedriglegierter Stidhle sind néhe-

rungsweise unabhingig von ihrer Zusammensetzung. Die Literaturdaten sind
[118, 117, 121, 123] entnommen.

148



6 Experimentelle Ermittlung und
Simulation der Bauteilzustande

6.1 Simulations-Framework

Die simulative Abbildung des Gesamtprozesses des Carbonitrierens setzt
sich aus der numerischen Beschreibung des Massentransports einerseits und
der Abschrecksimulation andererseits zusammen. Hierbei erfolgt eine auto-
matische Ubergabe, sodass bei Vorgabe der Carbonitrier-Prozessparameter
und der Porositit die Konzentrationsverldufe berechnet werden, anschlie-
Bend iibergeben werden und automatisch als Eingangsdaten fiir die FE-
Simulation fungieren, siche Abb. 6.1. Konkret werden mittels eines iiber-

1 Celen FDM FEM
T Ttp I cc(x),p EL
—> III ) R
X
! C, N, ¢ cn(X) o
N
t

X
Prozessparameter Massentransport Abschrecken

Abb. 6.1: Schematische Darstellung des Simulationsframeworks, v.L.n.r.: Einlesen bzw. Uber-
tragen der Prozessdaten in die Massentransportsimulation, Berechnung der re-
sultierenden C- und N-Verldufe in Abhidngigkeit der Prozessdaten, automatische
Ubertragung der Verliufe in das FE-Modell, Wirmebehandlungssimulation des
Abschreckens mittels FEM.

geordneten Python-Skriptes die ProzessgroBen an die Finite-Differenzen-
Methode (FDM) iibergeben. Die FDM wurde dabei sowohl in Matlab als
auch open source in Python realisiert. Nach Abschluss der Berechnung des

Massentransports werden die Elementtiefenverldufe exportiert, in Python
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6 Experimentelle Ermittlung und Simulation der Bauteilzustdnde

an diskreten Stiitzstellen interpoliert und als Eingangsgroflen an das Finite-
Elemente-Modell tibergeben.

6.2 Demonstratorbauteil

Als Demonstrator zur Ermittlung der experimentellen Randschichtzustinde
wird die Wechselbiegeprobe nach DIN EN ISO 3928 gewihlt, siche Abb.
6.2. Aus Sicht der Simulation konnen hier mehrere Vereinfachungen getrof-
fen werden, um die Berechnungszeit ohne Einbufle an Genauigkeit redu-
zieren zu konnen. In alle Raumrichtungen konnen zunichst Symmetriebe-
dingungen genutzt werden, wodurch sich die Problemgrofe auf ein Ach-

tel des Ausgangsproblems reduziert. Der Abstraktionsgrad des modellier-

Abb. 6.2: Reduktion der simulativen Problemgroe durch Ausnutzung der Symmetriebe-
dingungen. In allen drei Raumrichtungen konnte jeweils die Hilfte der Probe ver-
nachlissigt werden. Zusitzlich wird die Linge reduziert, um die Berechnungszeit
deutlich einzuschridnken. Die Wiarmeabfuhr erfolgt iiber die zwei AuBlenflichen, die
Elementtiefenverldufe sowie die Porositidt werden in Abhéngigkeit der z-Koordinate
flachig eingebracht.
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ten Bauteils hdngt dabei von der betrachteten Simulationsmethode ab. Im
Teilschritt des zu losenden Massentransports wird die rote, zweidimensio-
nale Fliache simulativ als 2D-Modell betrachtet. Beim Carbonitrieren wird
die taillierte Seitenflaiche der Wechselbiegeprobe mittels Hirteschutzpaste
abgedeckt. Folglich kann eine Diffusion in x-Richtung ausgeschlossen und
die Richtung der Diffusion eindimensional abstrahiert werden. Wie bereits
oben erwihnt wird diese nach Berechnung des Elementtiefenverlaufs in das
FE-Modell iibertragen. Das Finite-Elemente-Modell wird dreidimensional
abgebildet. Dariiber hinaus wird das simulierte Volumen auf die Messstre-
cke reduziert. Der Einfluss des im Vergleich zur Messstrecke relativ grolen
Einspannbereiches kann hier als vernachldssigbar angesehen werden (und
wird in Abschnitt 6.5.3 diskutiert). Im Querschnitt sind die Symmetrierand-
bedingungen an den Innenkanten, sowie die Wiarmeabfuhr an den Auflen-
kanten visualisiert.

In beiden Simulationsmodellen wird die Abhéngigkeit der Porositit fiir alle
drei betrachteten Dichten beriicksichtigt. Die durch das Festwalzen einge-
stellte gradierte Porositidt sowie deren modellhafte Vereinfachung wird im

nachfolgenden Abschnitt niher erldutert.

6.3 Gradierte Porositat

Durch den Festwalzprozess wurde vor der Warmebehandlung der oberfla-
chennahe Bereich der Wechselbiegeproben verdichtet bzw. die Porositit zu-
sammengedriickt, um eine dichte Randschicht fiir den Carbonitrierprozess
zu gewibhrleisten. Nachfolgend sind die ausgewerteten und modellhaft ap-
proximierten Porositits-Tiefenverldufe in Abb. 6.3 visualisiert. Hierbei zeigt
sich bei allen Dichten ein ndherungsweise geschlossener Porosititszustand
an der Oberfliche bis zu einer Tiefe von ca. 0,25 mm. Der Ubergangsbereich
ist abhingig von der Ausgangsdichte des Materials. Zur besseren Handhab-
barkeit wird die Tiefe in drei Bereiche eingeteilt, den voll verdichteten Be-

reich 1 bis ca. 0,25 mm, den Ubergangsbereich 2 zwischen 0,25 mm und
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Abb. 6.3: Porosititstiefenverldufe nach dem Festwalzprozess in Abhingigkeit der Tiefe. Pro
Dichte wurden drei Tiefenverldufe experimentell aufgenommen und modellhaft mit-
tels Boltzmann-Fit beschrieben. Die Modellierung der Tiefenverldufe erfolgt tiber
diese drei Bereiche, im Ubergangsbereich mit einer linearen Zunahme in Abhiingig-
keit der Ubergangstiefe x;,qns, nach [124].

0,75 mm und den Grundzustand im Bereich 3 ab 0,75 mm. Wihrend bei der
hochsten Porositdt der Beginn bereits bei unter 0,25 mm verortet werden
kann, steigt der Anteil der gedffneten Porositét der hoheren Dichten erst in
tieferen Bereichen an. Ebenfalls ist die Tiefe, ab der wieder die Ausgangspo-
rositét vorliegt, abhidngig von der Grundporositit. So konnte in Vorarbeiten
gezeigt werden, dass eine Oberflaichenbehandlung bei erhohter Porositit ei-
ne tiefere Eindringwirkung erzielt [102]. Beispielsweise ist bei der Dichte
von 7,35 g/cm? die Grundporositit von 6% bei ca. 0,6mm erreicht, wih-
rend bei der Dichte von 6,90g/cm? die Grundporositit von 12 Vol-% erst
bei 0,8 mm erreicht wird. Fiir die folgende Arbeit wird der Ubergangspunkt
X¢rans durch die Funktion

Xerans = 475 pm+ 12,5 umVol-% ' - py (6.1)
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6.4 Verifikation und Validierung des Massentransports

in [um] in linearer Abhingigkeit der Ausgangsporositét pg in [Vol-%] mo-
delliert. AnschlieBend kann der lineare Ubergang von Bereich 1 zu Bereich
3 direkt iiber die Ubergangstiefe X¢rans abgebildet werden. Mit dem vor-
liegenden Modell spiegelt sich der Anstieg der Porositidt im Bereich 2 gut
wider. Die Grundporositit der jeweils drei Proben unterliegt geringfiigigen
Schwankungen, liegen jedoch im Mittel konsistent in den erwarteten Poro-
sitdtsanteilen von 6, 8 und 12,5 Vol-%.

6.4 Verifikation und Validierung des
Massentransports

6.4.1 Verifikation der Finite-Differenzen-Methode

Zur Uberpriifung der Korrektheit der Berechnung werden Referenzlsun-
gen mittels Finite-Elemente-Methode erzeugt. Hierbei soll nochmal erwéhnt
werden, dass der FE-Solver von Abaqus lediglich Diffusionsprobleme kon-
stanter Diffusionskoeffizienten abbilden kann. Die erstellte FDM kann auch
Mehrkomponenten-Probleme und Wechselwirkungen der Diffusionskoeffi-
zienten abbilden. Die Verifikation der FDM kann jedoch an einfachen Pro-
blemstellungen mit konstantem Diffusionskoeffizienten erfolgen. Die Gro-
Benordnung der Diffusionskoeffizienten wurde ausgehend von einem mitt-
leren Diffusionskoeffizienten von D = 2 - 10~>mm? /s um jeweils eine Gro-
Benordnung nach oben (D =2- 10~*mm? /s)und unten (D =2- 10~°mm? /)
variiert, um eine Aussage liber die Sensitivitit in einem realistischen Spek-
trum abbilden zu kénnen. Das Verifikationsbeispiel wurde dabei auf eine
Tiefe von 1 mm und eine Dauer von 3600s festgelegt. Die FEM-Losung
wurde hierbei mit einer Elementkantenlinge von Ax = 0,1 um und einem
Zeitinkrement von At = 0,1 s berechnet. Dies entspricht auf der Linge von
I mm 10000 Elementen und 36000 Zeitinkrementen. Das Kohlenstoffpo-
tential wurde zu C, = 1,0 Ma-% festgelegt, mit einem Legierungsfaktor von

k; = 1,45. Der Stoffiibergangskoeffizient wurde zu 8 = 2 x 10~>mm/s ge-
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wihlt. In nachfolgender Abbildung sind die resultierenden Tiefenverldufe
aus der FEM sowie der FDM visualisiert. Da die numerische Umsetzung
der FDM in einerseits Matlab und andererseits Python erfolgte, sind bei-

de Losungen dargestellt. Hierbei sind nur Losungen dargestellt, die eine

2,0
—— FEM Referenz
— — Matlab
D = 2*10* mm?/s — - — Python
1,5
T e,

D =2*10"° mm?s
\
D =2*10% mm%s

0,0 05 1,0
Tiefe [mm]

Kohlenstoffgehalt [Ma%)]
5

o
&)

0,0

Abb. 6.4: Verifikation der Finiten-Differenzen-Methode: Simulierte Kohlenstofftiefenverldufe
der FEM (Linien) und der FDM (gestrichelt), fablich kodiert in Abhingigkeit der
Losungssoftware. Die Losungen sind kongruent.

stabile Losung (I' < 0,5) (siehe Abschnitt 3.1.3) gewdhrleisten. Fillt das
Stabilitétskriterium aufgrund zu hoher Diffusionskoeffizienten hoher aus,
entstehen numerische Oszillationseffekte und die Losung kann divergieren.
Wie in vorherigen Kapiteln erwihnt, treten durch die Porositédt deutliche
Erhohungen des Diffuionskoeffizienten auf. Die in dieser Arbeit erstellten
Berechnungsroutinen beinhalten eine Warnung, die bei Verletzung des Sta-
bilitdtskriteriums erscheint. Dartiber hinaus wird eine Anpassung des Zeit-
bzw. Ortsinkrements vorgeschlagen, damit das Stabilitédtskriterium wieder
erfiillt wird.

Bei Analyse der berechneten Tiefenverldufe aus der FEM und der FDM

154



6.4 Verifikation und Validierung des Massentransports

zeigen sich kongruente Elementtiefenverldufe. Hierbei wird beim hochs-
ten Diffusionskoeffizienten eine deutliche Anreicherung bis in die Tiefe
von 1 mm abgebildet. Zusitzlich ist am Rand ein etwas geringerer Ober-
flaichengehalt festzustellen. Dies erklart sich dadurch, dass durch Erh6hung
des Diffusionskoeffizienten um eine Groenordnung das Nadelohr des Mas-
sentransports von der Diffusion hin zum Stoffiibergang verschoben wird.
Dementsprechend kann hier nicht genug Masse an der Oberflache eindif-
fundieren und es stellt sich ein geringerer Oberflachenwert ein. Die FDM
ist dementsprechend in der Lage, in Abhédngigkeit vorgegebener mathemati-
scher Modelle eine korrekte Losung zu erzeugen. In den nachfolgenden Ab-
schnitten wird die Frage aufgegriffen, inwieweit die mathematischen Mo-

delle auch in der Lage sind, die experimentellen Befunde abzubilden.

6.4.2 Validierung der Elementtiefenverlaufe

Die experimentelle Basis zur Validierung der Simulation besteht aus fiinf
Prozess-Kombinationen in Abhéngigkeit der drei untersuchten Nenndich-
ten. Die Prozessparameter des Aufkohl- bzw. Carbonitrierprozesses sind
in Tabelle 6.1 angegeben. Die Carbonitrierprozesse wurden dabei grof3ten-
teils zweistufig durchgefiihrt und sind als nachgeschaltete Schritte mit je-
weiliger Temperatur, Prozesszeit und Elementpegel angegeben. Das Modell
des Stofftransports ist in Abschnitt 5.2 beschrieben. Chargen EH, CN1 und
CN2 wurden mit dem Ziel groBerer Einhirtetiefe erzeugt. Zu diesem Zweck
sind lange Prozesszeiten von insgesamt 6-7 h durchgefiihrt worden. Charge
CN3W sowie CN3 sind mit identischer Prozessfithrung einsatzgehirtet und
wurden mittels unterschiedlicher Abschreckmedien (CN3W: Wasser, CN3:
Ol) gehiirtet. Charge CN4 wurde in Ol abgeschreckt und anschliefend nicht
angelassen. In nachfolgender Abbildung 6.5 sind die experimentellen und
simulativen Tiefenverldufe dargestellt. Es ist anzumerken, dass aufgrund
von Schwierigkeiten der Elementanalyse nur einzelne Dichten experimen-

tell ausgewertet werden konnten. Dabei sind nachfolgend die experimen-
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Tabelle 6.1: Carbonitrier-Bedingungen der untersuchten Bauteilzustidnde. Im Fall von zwei
angegebenen Zeiten wurde der Prozess zweistufig durchgefiihrt.

Zeit Temperatur Cp Np .
Charge Medium
[min] [°C] [Ma-%] [Ma-%]
EH 240+180 900, 850 0,75,0,7 - 01

CN1 240+180 900, 850 0,7,0,7 | 0,32,0,27 01

CN2 210+180 900, 850 0,8,0,8 | 0,55, 0,65 o)l

CN3W 180 850 0,75 0,38 Wasser
CN3 180 850 0,75 0,38 01
CN4 60+150 850, 900 0,75,0,85 | 0,5,0,21 01

tellen Analysen in Form von Punkten und die dazugehérigen Simulationen
in Form von Linien in Abhéngigkeit der Dichten dargestellt. Zusitzliche
Schwierigkeit stellt die zweistufige Prozessfithrung mit zeitlich variierenden
Atmosphirenpegeln und Temperaturen dar. Vergleicht man die experimen-
tellen und simulativen Ergebnisse, zeigen sich, unter Beriicksichtigung der
komplexen Prozessfiihrung, sehr gute Ubereinstimmungen.

Zunichst soll auf die Analyse des Stickstoffs eingegangen werden. Die Ana-
lyse des Stickstoffs mittels Emissionsspektroskopie konnte nur im verdich-
teten Bereich zuverldssig durchgefiihrt werden. Mit zunehmender Porositit
(und folglich zunehmender Menge an Gas in den Poren) war die Stickstoff-
analyse, welche am Leibniz-IWT Bremen durchgefiihrt wurde, nicht mehr
aussagekriftig. Demzufolge ist fiir die carbonitrierten Chargen der Stick-
stofftiefenverlauf bis maximal 0,25 mm, entsprechend dem niherungsweise
voll verdichteten Bereich, dargestellt. Eine Validierung kann nur fiir diesen
Bereich an der Oberfliche erfolgen. Je nach untersuchter Carbonitriercharge
werden die Stickstoffkonzentrationen leicht iiber- oder unterschitzt. Grund-
sédtzlich wird jedoch die Menge und der Verlauf in plausibler Grofenord-

nung prognostiziert. Hierbei ist zu erwihnen, dass von experimenteller Sei-
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te Schwankungen von 0,2 Ma-%N bei gleichen Prozessbedingungen nicht
auszuschliefen sind und auch innerhalb einer Versuchsserie berichtet wer-
den [16]. Folglich kann randschichtnah von einer guten Reproduzierbarkeit
einerseits, und einer guten simulativen Prognose andererseits gesprochen
werden. Wie erwihnt, kann keine Aussage iiber tieferliegende und zuneh-
mend porose Bauteilbereiche getroffen werden. Der Einfluss offener Poro-
sitidt auf die Diffusion von Stickstoff konnte im Rahmen dieser Arbeit nicht
analysiert werden.

Umfassendere Aussagen konnen iiber den Massentransport des Kohlen-
stoffs getroffen werden. Auch hier spielt die Porositit bei der Ermittlung
der Elementtiefenverldufe eine Rolle. Seitens des Projektpartners Leibniz-
IWT Bremen traten hier vor allem fiir die Dichte 6,9 g/cm? Probleme bei
der Analyse auf. In einem Bereich von O mm bis 0,5 mm stellt sich chargen-
und dichtetibergreifend ein linear abfallender Kohlenstoffgradient ein. An
der Oberfldche sind vereinzelt reduzierte Kohlenstoffkonzentrationen ermit-
telt worden, sieche CN1 und CN3, sowie in abgeschwichter Form bei EH und
CN2. Die simulierte Diffusion wird bis zu einer Tiefe von 0,5 mm domi-
niert von der Volumendiffusion. Im Ubergangsbereich ist im Elementtiefen-
verlauf ein Knick festzustellen. Bei schmelzmetallurgischen Bauteilen ent-
spricht dies i.d.R. dem Ubergang in die Grundkonzentration des Werkstof-
fes. Ab einem Randschichtabstand von 0,6 mm und mehr stellt sich hinge-
gen ein ndherungsweise konstantes Konzentrationsniveau des Kohlenstofts
ein, welches nicht der Grundkonzentration des Werkstoffes von 0,3 Ma-%C
entspricht. Dieser Effekt ldsst sich auch in der Simulation beobachten, hier-
bei spielt die Wechselwirkung von zwei Effekten eine mafigebliche Rolle.
Wie bereits in Abschnitt 5.2.4 erldutert, nimmt die offene Porositit und da-
mit die effektive Diffusivitit zu. Ist durch Diffusion von der Oberfliche ge-
nug Kohlenstoff bis in den Bereich offener Porositéit vorgedrungen, fiihrt
dies dort zu einem Sogeffekt, welcher den Kernbereich nach und nach auf-
kohlt. Durch diesen Effekt konnte auch bei langen Prozesszeiten von knapp
7h (EH, CN1, CN2) keine Erhohung der Einhirtetiefe erreicht werden.
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Abb. 6.5: Validierung der prognostizierten (Linien) und experimentellen (Punkte) Elementtie-
fenverliufe der Validierungszustinde in Abhingigkeit der Dichte: 6,9 g/cm? (rot),
7,2 g/cm? (blau) und 7,35 g/cm? (gelb) nach [101].
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Stattdessen wird der Kernbereich homogen mit Kohlenstoff angereichert,
wie den Tiefenverldufen der Chargen EH, CN1 und CN2 und CN4 zu ent-
nehmen ist.

Der zweite Effekt stammt von der Aufnahmefihigkeit des Kernvolumens.
Bei grofien Bauteilen kann die von der Randschicht kommende Menge an
Legierungselementen in einem groBen Kernvolumen verteilt werden, wo-
durch keine signifikante Erhohung des Elementanteiles stattfinden wiirde.
Im Fall der Wechselbiegeproben mit einer Gesamththe von 5 mm wird die
Mittelachse bereits nach 2,5 mm erreicht. Aufgrund der reduzierten Aufnah-
mekapazitit hat dies zu einer deutlichen Zunahme des Kernkohlenstoffge-
halts gefiihrt.

6.5 Validierung der
Warmebehandlungssimulation

6.5.1 Warmeubergang

Fiir eine korrekte Vorhersage von Gefiige- und Eigenspannungszustinden
wird eine prizise Abbildung der Abschreckbedingungen des Bauteiles be-
notigt. Um eine robuste Vorhersage des Bauteilzustandes gewdhrleisten zu
konnen, wurden die Abschreckmedien Wasser und Ol (Durixol W72) im-
plementiert. Nachfolgende Abb. 6.6 zeigt die Wirmeiibergangskoeffizienten
(bereitgestellt vom Leibniz-IWT Bremen) fiir das verwendete Harte6l Du-
rixol W72. Das verwendete Olbad hat eine Temperatur von 60 °C und wird
iiber eine Umwilzpumpe mit Stromungsgeschwindigkeit von 0,8 m/s ge-
fordert. Die Warmeiibergangskoeffizienten wurden fiir diese Konfiguration
bestimmt. Fiir die Wasserabschreckung werden Literaturdaten nach Hasan
et al. [125] verwendet.

Dariiber hinaus sind die Seitenflaichen der Wechselbiegeproben mit einer
Hirteschutzpaste bedeckt, um ein Durchkohlen zu verhindern. Messungen

vom Leibniz-IWT Bremen an mit Hérteschutzpaste abgedeckten Stahlzy-
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lindern ergaben entgegen der Erwartung erhohte Abschreckwirkungen. Eine
genauere, ortsaufgeloste Beriicksichtigung des Warmetibergangs wurde im
Rahmen dieser Arbeit vernachléssigt.

. T .
0,006 A Durixol W72, Bremen| -
—— \Wasser, Hasan et al.

o
[=)
<)
H

Warmeiibergangskoeffizient h [W/mm?K]

0,002 r \
J \
0,000 =
0 200 400 600 800 1000

Temperatur [°C]

Abb. 6.6: Digitalisierte Warmeiibergangskoeffizienten fiir Durixol W72 bei einer Badtempe-
ratur 60 °C und 0,6 m/s Olbadgeschwindigkeit (nach Leibniz-TWT Bremen), sowie
fiir Wasser bei 23 °C nach Hasan et al. [125].

6.5.2 Mikrostruktur

Die Analyse der Mikrostruktur erfolgte nach Nital-Atzung an den wirme-
behandelten Zustinden (sieche Abschnitt 4.4.3). An der Randschicht zeigten
sich martensitische Bereiche mit Anteilen an Restaustenit. Die Restaus-
tenitanalyse erfolgte rontgenographisch, da im Fall geringer Anteile an
Restaustenit diese nicht fehlerfrei aus den Schliffbildern bestimmt wer-
den konnen. Im Kernbereich wurde ebenfalls ein nadeliges, martensitisch-
bainitisches Gefiige festgestellt. Aufgrund der Feinheit der Mikrostruktur
kann eine Unterscheidung mittels Lichtmikroskopie nicht erfolgen. Ferritisch-
perlitisches Gefiige wurde keines festgestellt. Im Folgenden wird die Beein-

flussung der Hirte sowie des Restaustenits durch verschiedene Warmebe-
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handlungszustinde der einzelnen Chargen sowie deren Auswirkung auf die
verdichteten Nenndichten diskutiert. Die Hérte- und Restaustenittiefenver-
laufe sind in Abb. 6.7 fiir die einzelnen Carbonitrier-Zusténde in Abhéngig-
keit der Porositit bis in eine Tiefe von 1 mm dargestellt. Die Zustinde EH
und CN1-CN3 weisen Randschichthirten von ungefihr 800-850 HVO, 1 auf.
Im Vergleich dazu zeigt die rein gehértete Variante CN4Q eine Hirte von
iiber 1000HV, die nach der Anlasswirmebehandlung bei 180 °C auf eine
zu den restlichen Zustidnden vergleichbare Hohe von 850 HVO,1 reduziert
wird. Insgesamt werden geringe Verdnderungen der Hirte mit zunehmen-
der Tiefe festgestellt, hierbei werden zustands- und porosititsiibergreifend
Kernhirten von tiber 600 HVO,1 festgestellt. Da durch die offene Porositit
des Ubergangsbereichs die Anreicherung der Elemente bis in den Kernbe-
reich erfolgt, stellt sich ndherungsweise ein Plateau der Hirte bis in den
Kernbereich ein. Das Ziel, durch lingere Prozesszeiten die Einhirtetiefe zu
erhohen, konnte dementsprechend nicht erreicht werden.

Die grauen Bereiche visualisieren den verdichteten Bereich bis 0,25 mm.
Die simulativen Vorhersagen zeigen in den Randschichtbereichen sehr gu-
te Ubereinstimmungen. Die Menge an Restaustenit liegt chargenabhiingig
zwischen 8-22 Vol-% und ist durch die Nachverdichtung porositdtsunab-
hiangig. Durch teilweise Entkohlungs- bzw. Oxidationseffekte werden im
ersten Messpunkt geringe Anteile an Restaustenit analysiert. Ab Erreichen
von 50 um werden die Maxima an Restaustenit festgestellt. Die gerings-
te Dichte (6,9 g/cm?, rot) neigt hier zu einigen AusreiBern in der Analy-
se. Wihrend im Zustand der Charge CN1 der Restaustenittiefenverlauf ein
scheinbar konstantes Plateau zeigt, ist im Zustand der Charge CN2 hinge-
gen ein scharfer Abfall des Restaustenits zu verzeichnen. Hierbei scheinen
lokale Porosititseffekte die Reproduzierbarkeit der Wiarmebehandlungen
einzuschrianken. Im Zustand CN3 werden oberflaichennah die Anteile an
Restaustenit simulativ deutlich tiberschitzt. Hierbei spielt die Diskrepanz
der simulierten und experimentellen Elementtiefenverldufe eine wesentli-

che Rolle. Im Vergleich zwischen Experiment und Simulation zeigt der Zu-
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Abb. 6.7: Experimentelle (Punkte) und simulative (Linien) Hirte- und Restaustenittiefenver-
ldufe der einsatzgehiirteten Zustinde, in Abhingigkeit der Dichte: 6,9 g/cm? (rot),
7,2 g/cm? (blau) und 7,35 g/cm? (gelb), nach [124].

stand CN3 (siehe Abb. 6.5¢) statt einem simulierten Randschichtgehalt von
0,8 Ma-%C experimentell ein Maximum von 0,6 Ma-%C. Die daraus be-
rechneten Restaustenitanteile sind dementsprechend iiberschitzt. Entstehen
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bereits Abweichungen in der Vorhersage der Elementtiefenverliufe, so wir-
ken diese sich signifikant auf die prognostizierten Randschichtzustinde aus.
Aus dem Gesamttrend der Kurven kann fiir ein breites Prozessfenster von
Kohlen- und Stickstoff eine dennoch zufriedenstellende Ubereinstimmung
der Prognose der Randschicht erzielt werden.

Im Ubergangsbereich der Randschicht gehen die Hirte- und Restaustenit-
tiefenverldufe in ein Plateau iiber, welches Analog zum prognostizierten
Elementtiefenverlauf vorliegt. Wihrend die Chargen EH, CN1, CN2 und
CN3 sehr gute Ubereinstimmungen zwischen Simulation und Experiment
erzielen, ist die Harte der wasserabgeschreckten Charge CN3W im Kernbe-
reich unterschitzt worden. Im Vergleich zur sonst identischen Prozessfiih-
rung und identischer Anlasswirmebehandlung wie CN3, werden hier um
S50HYV hohere Hirten festgestellt. Zuriickzufiihren ist dies auf die hohere
Abschreckwirkung und die damit einhergehende hirtere Mikrostruktur im
Kernbereich.

Durch den Vergleich der gehiérteten und angelassenen Zustinde kann der
Einfluss der Anlass-Wérmebehandlung diskutiert werden. Wéhrend im Rand-
bereich die Hérte um 200 HV reduziert wurde, gleichen sich die Hértetie-
fenverldufe mit zunehmender Tiefe an. Zuriickzufiihren ist dies auf die mit
zunehmender Tiefe abfallenden Elementkonzentrationen. Wie Katemi [60]
bereits zeigte, nimmt der Abbau der Tetragonalitit und die Reduktion der
Hirte mit zunehmender Elementkonzentration zu. Eine Verdnderung der

Menge des Restaustenits wurde nicht festgestellt.

6.5.3 Zulassigkeit der Modellreduktion

Zur Reduktion der Problemgrofle wurde statt der gesamten Wechselbiege-
probe nur ein Teilstiick der Messstrecke mit S mm Linge simuliert. Streng
genommen ist dies unzuldssig, da die Reduktion keiner geometrischen Sym-
metriebedingung unterliegt. Folglich darf diese Reduktion nur durchgefiihrt

werden, wenn sich im reduzierten Volumen ein vergleichbares Eigenspan-

163



6 Experimentelle Ermittlung und Simulation der Bauteilzustdnde

nungsgleichgewicht einstellt. Beim Einsatzhirten beeinflussen sich Rand
und Kern gegenseitig, dementsprechend stiitzen sich die Bauteilbereiche
gegeneinander ab. Damit sich durch die Umwandlung entsprechende Vo-
lumendifferenzen auch auf die Eigenspannungen auswirken, wird eine ge-
wisse Lange bzw. Flidche des Bauteils normal zur Richtung des Elementgra-
dienten benotigt. Nachfolgende Abb. 6.8 veranschaulicht den Sachverhalt.
Auf der rechten Seite ist die Spannung o7 des simulierten Knochenmodells
(unten) sowie der vereinfachten Geometrie (oben) dargestellt. Die vordere
Kante entspricht der Mitte des Bauteils, an der sich beide Symmetrieebenen
der Wechselbiegeprobe schneiden (siehe schwarzer Pfeil). Im Bild rechts
ist die freie Oberfliche dargestellt, die keiner Randbedingung unterliegt.
Aufgrund der Modellreduktion konnen dieser keine sinnvollen Randbedin-
gungen zugewiesen werden. Zum Erreichen eines quer zur Aufkohlrichtung
homogenen Eigenspannungszustandes wird eine gewisse Linge benotigt,

sodass sich Eigenspannungen durch die Volumendifferenzen aufbauen kon-
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(a) Eigenspannungskomponenten der Knochenprobe
sowie der reduzierten Geometrie, nach der Wérmebe-

handlung des Zustands CN4 der Dichte 7.2 3 probe und reduzierten Geometrie. Die
anciung des £ustands er Dichte 7,2 g /em Skalierung der Falschfarben ist identisch.

(b) Contourplots aus Abaqus der Knochen-

Abb. 6.8: Eigenspannungskomponenten der Knochenprobe sowie der reduzierten Geometrie,
nach der Wirmebehandlung des Zustands CN4 der Dichte 7,2 g/cm?. Die Auswer-
tung erfolgte entlang des Pfades der Symmetriekante (siehe schwarzer Pfeil).
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nen. Veranschaulicht wird dies durch die Falschfarben am rechten, freien
Rand des simulierten Bauteils. Ein konstanter Eigenspannungszustand stellt
sich erst nach Erreichen von ca. 50% der untersuchten Linge des reduzierten
Modells (2,5 mm) ein. Die Auswertung der Eigenspannungen erfolgt an der
in Abb. 6.8b gezeigten Kante. Auf der linken Seite sind vergleichbare Ei-
genspannungen des reduzierten und vollstandigen Modells fiir den Zustand
CN4 der Dichte 7,2 g/cm? dargestellt. Dabei sind die Abweichungen ver-
nachléssigbar. Die Reduktion des Untersuchungsvolumens ist dementspre-
chend zuldssig.

6.5.4 Eigenspannungsumlagerung durch Materialabtrag

Zur Messung der Eigenspannungen und des Restaustenits wird Material
durch elektrochemisches Polieren schrittweise abgetragen (siehe Abschnitt
4.4.9). Durch den einseitigen Materialabtrag verindert sich dabei das Span-
nungsgleichgewicht. Je nach Geometrie und Verhiltnis von abgetragenem
zu verbleibendem Volumen kénnen die Spannungsumlagerungen signifikant
sein und miissen simulativ abgeschitzt werden. Im vorliegenden Fall wird
eine maximale Abtragstiefe von 0,5 mm untersucht. Bei einer Bauteilho-
he von 5 mm liegt die neutrale Faser bei 2,5 mm. Folglich werden einseitig
20% des Volumens entfernt, die aufgrund der Distanz zur Randfaser (Fla-
chentrigheitsmoment) einen signifikanten Beitrag zum Spannungszustand
aufweisen. Um diesem Effekt Rechnung zu tragen, werden die aus der Si-
mulation berechneten Eigenspannungen auf einen Biegebalken (siehe Abb.
6.9) iibertragen und die Auslosung schrittweise simuliert. Die Simulation
erfolgte linear elastisch mit den fiir die Dichten zugehdrigen Elastizitdtsmo-
duln von EP = 140 GPa, 155 GPa und 165 GPa und einer Querkontraktions-
zahl von v = 0,3. Der Balken ist in Abb. 6.9 im Ausgangszustand (oben)
und nach dem finalen Abtragsschritt (unten) dargestellt.
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Abb. 6.9: Veranschaulichung des Biegebalkens und der Eigenspannungsumlagerung vor
(oben) und nach (unten) Abtrag des Materials von 0,5 mm. Die Darstellung der
Verschiebung des Bauteils ist um Faktor 20 erhoht.

Mit zunehmendem Abtrag verschieben sich die neutrale Faser und das Fli-
chentrigheitsmoment des verbleibenden Querschnitts. Hierbei lagert sich
die Druckspannung auf der Riickseite um und die Probe biegt sich nach
oben (siche Abb. 6.9 unten). Die durch den Abtrag umgelagerten Span-
nungen werden simulativ Schritt fiir Schritt fiir die jeweilige Abtragstie-
fe ausgelesen. Veranschaulicht ist dies in Abbildung 6.10. Mit zunehmen-
dem Abtrag erhoht sich die Differenz der urspriinglichen Axialspannung
(Linien) zur umgelagerten Axialspannung (Punkte). Wihrend die Abwei-
chungen bei den ersten Abtragsschritten vergleichsweise gering ausfallen,
erhoht sich mit zunehmender Tiefe der Einfluss. Dieser fiihrt zusétzlich da-
zu, dass der Nulldurchgang der Eigenspannungen bis zur betrachteten Tie-
fe von 0,5 mm nicht festgestellt werden kann. Wihrend im Ausgangszu-
stand die Eigenspannungs-Nulldurchginge bei 0,3-0,5 mm zu verorten sind,
liegt nach den Abtragsschritten ein niherungsweise konstantes Plateau von

Druckeigenspannungen vor.
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Abb. 6.10: Darstellung der sukzessiven Eigenspannungsumlagerung des Biegebalkens bei
zunehmendem Materialabtrag. Linien: Eigenspannung im Ausgangszustand (Sim),
Punkte: durch Materialabtrag umgelagerte Spannung an der jeweiligen Abtragstie-
fe (Sim+EP).

6.5.5 Eigenspannungstiefenverlaufe

Die Eigenspannungen wurden in axialer Richtung der Wechselbiegeprobe
analysiert. Abbildung 6.11 zeigt den Abgleich der experimentellen und si-
mulativen Eigenspannungstiefenverldufe in Abhéngigkeit der Dichte. Die
untersuchten Zustinde der Chargen EH, CN1, CN2, CN3 und CN3W wur-
den nach dem Hirten bei 180 °C angelassen, die resultierenden Eigenspan-
nungen sind in Abb. 6.11 dargestellt. Die Chargen EH (a), CN1 (b) und
CN2 (c) weisen nach der Anlasswirmebehandlung Druckeigenspannungen
von —100 MPa bis —200 MPa auf. Hierbei sind vor allem die hohen Zug-
eigenspannungen direkt an der Oberfliche signifikant. Zusammen mit den
Ergebnissen der Restaustenitanalyse kann hier die Entkohlung/Oxidation
der Randschicht und die damit einhergehende verfrithte Umwandlung als
Ursache fiir die Zugeigenspannungen erklirt werden.

Die Druckeigenspannungen der Chargen CN3 (e) und CN3W (d) weisen
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dhnliche GroBen von bis zu —150 MPa auf. Die geringste Dichte 6,9 g/cm?
zeigt geringere Druckeigenspannungen von iiber —100MPa und fiir die
Charge CN3W, konstante Zugeigenspannungen von iiber 50 MPa. Simula-
tiv werden im Vergleich hierzu Druckeigenspannungen von —300 MPa und
fiir die in Wasser bei 20 °C gehirtete Variante von —400 MPa prognosti-
ziert. Die Druckeigenspannungen angelassener einsatzgehirteter Zustiande
werden aus der Simulation deutlich unterschitzt. Simulativ wird dabei je-
doch der Eigenspannungszustand nach dem Hérten prognostiziert, wihrend
die hier beschriebenen Zustidnde einer nachgeschalteten Anlasswirmebe-
handlung unterzogen wurden. Dabei zeigt sich, dass eine Vergleichbarkeit
zwischen dem Eigenspannungszustand nach dem Hirten und dem Eigen-
spannungszustand nach dem Hirten und Anlassen ohne Beriicksichtigung
weiterer Einflussfaktoren nicht gegeben ist. Folglich miissen hier in weiter-
fiihrenden Arbeiten die Mechanismen der Eigenspannungsumlagerung in
carbonitrierten Randschichten im Prozess der Anlasswirmebehandlung un-
tersucht, verstanden und modellhaft beschrieben werden.

Zur Analyse der Auswirkungen der Anlasswiarmebehandlung wurde die
Charge CN4 im gehirteten (CN4Q) und im angelassenen Zustand (CN4QT)
untersucht (sieche Abb. 6.12). Experimentell zeigen sich im gehirteten Zu-
stand CN4Q oberflaichennah Druckeigenspannungen von —250MPa bis
—300 MPa, simulativ werden Druckeigenspannungen von —300 MPa pro-
gnostiziert. Auch der Tiefenverlauf der Eigenspannungen kann zielsicher fiir
die jeweiligen Dichten prognostiziert werden. Durch Entfernung des Mate-
rials lagert sich die Druckeigenspannung der Riickseite des Biegebalkens
um, wodurch der Nulldurchgang der Druckeigenspannungen experimen-
tell nicht festgestellt werden kann. Dabei liegt die simulative Vorhersage
in guter Ubereinstimmung mit den experimentellen Befunden der gehiirte-
ten Variante. Werden die Bauteile einer Anlasswéarmebehandlung unterzo-
gen, bauen sich die Eigenspannungen im Randbereich von —300 MPa auf
—100 MPa bis 0 MPa signifikant ab und stellen damit einen vergleichbaren

Zustand wie die bereits oben diskutierten, angelassenen Randschichtzustén-
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Abb. 6.11: Experimentelle (Punkte) Eigenspannungstiefenverldufe nach dem Carbonitrieren

im gehirteten und angelassenen Zustand, und simulative (Linien) Eigenspan-
nungstiefenverldufe nach dem Carbonitrieren im gehirteten Zustand. Die Umlage-
rung der Eigenspannungen durch Materialabtrag wurde nicht beriicksichtigt.
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Abb. 6.12: Experimentelle (Punkte) und simulative (Linien) Eigenspannungstiefenverldu-
fe nach dem Carbonitrieren im gehirteten (Q1+Q2) und angelassenen Zustand
(QT1). Die Umlagerung der Eigenspannungen durch den Materialabtrag wurde
simulativ beriicksichtigt.

de, dar.

Zusammenfassend kann daraus geschlossen werden, dass die Eigenspan-
nungen durch die Anlasswiarmebehandlung bei 180 °C fiir 2 h einer deutli-
chen Veridnderung unterliegen und dementsprechend durch die Abschreck-
simulation nur bedingt vorhergesagt werden konnen. Dabei scheint bei einer
Anlasswirmebehandlung vor allem die Abhéngigkeit der Menge an Kohlen-
und Stickstoff ein wesentlicher Faktor fiir die Verdnderung der Eigenspan-
nungen zu sein, da die Eigenspannungen nicht im gleichen Mafle abgebaut
werden [60].

6.5.6 Zeitliche Entwicklung wahrend des Abschreckens

Fiir ein besseres Prozessverstindnis ist es notwendig, die einzelnen Me-
chanismen und deren Rolle im Abschreckprozess und Auswirkungen auf

den Randschichtzustand simulativ zu untersuchen. Ausgewihlt wurde hier-

170



6.5 Validierung der Wirmebehandlungssimulation

zu die Simulationsdaten der validierten Charge CN4 an zwei Knoten auf der
Symmetriekante (Mitte der Probe) im Abstand zur Oberflache von 50 um
(Randknoten) und 750 um (Ubergangsbereich zum Kern). Der Abschreck-
prozess kann in vier Segmente gegliedert werden, siche Abb. 6.13. In der
nachfolgenden Abbildung sind die simulierten Grofen der drei untersuchten
Dichten dargestellt. Zu beriicksichtigen ist, dass der in der Randschicht ana-
lysierte Knoten in der Simulation porosititsfrei angenédhert wurde. Darge-
stellt sind die Temperatur, Spannungen, Streckgrenzen und Phasen der eben
genannten Knoten. Segment I entspricht dem Beginn des Abschreckpro-
zesses, bei dem der Wiarmetibergang noch vergleichsweise gering ist (siehe
Abb. 6.6). Durch die geringen Abschreckintensitiiten hat das Bauteil genug
Zeit, mittels Wirmeleitung eine ndherungsweise homogene Bauteiltempera-
tur tiber den Querschnitt zu halten, wodurch die resultierenden Spannungen
gering sind. Ab Erreichen von 700 °C steigt der oberflichennahe Wérme-
strom des Wirmetiibergangs und somit die Differenz der Temperaturen zwi-
schen Oberflache und Kern (Segment II).

Hierbei tritt noch keine Phasenumwandlung auf. Es entstehen thermische
Spannungen von ca. 100 MPa in der austenitischen Phase. Bei hoheren Ab-
schreckwirkungen koénnte durch hohere thermische Spannungen die Streck-
grenze liberschritten werden, was zu Plastifizierung in der Randschicht
fithrt. Der Kernbereich weist aufgrund seines vergleichsweise groflen Quer-
schnitts und des Krifte- und Momentengleichgewichts geringe Druckei-
genspannungen auf. Mit zunehmender Unterkiithlung nimmt der Warme-
ibergang wieder ab, bei Erreichen von 400 °C sinkt der Wirmeiibergang
deutlich, die NufBelt-Zahl fillt auf Werte kleiner eins. Die Temperatur von
Rand und Kern nihern sich einander an und die thermischen Spannungen
verschwinden. Nach ungefihr 3-4 s und Unterschreiten der Temperatur von
400°C beginnt im Kernbereich die martensitische Umwandlung, welche
den Beginn des Segments III definiert.

Anhand der Phasenanteilskurve des Kerns Ag.,, zeigt sich bei Verlassen von

100% Austenit ein geringer Anteil bainitischer Umwandlung, der jedoch nur
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Abb. 6.13: Simulierte zeitliche Entwicklung der Phasen und Spannungen in Abhédngigkeit der
Abschrecktemperatur, nach [124]. Das Farbschema ist in Abhéngigkeit der Dichte,
rot: 6,9 g/cm?, blau: 7,2 g/cm?, gelb: 7,35 g/cm?. Bereich I: Beginn der Abkiih-
lung ohne signifikante Spannungen. Bereich II: Aufbau thermischer Spannungen,
Bereich III: Beginn der Umwandlung des Kernbereiches, Bereich IV: Beginn der
Umwandlung des Randbereiches.

wenige Prozent betrigt. Bei 5 s beginnt die martensitische Umwandlung des
Kernbereiches. Mit fortschreitender Umwandlung bilden sich als Reaktion
darauf Zugspannungen im Randbereich aus. Ab Erreichen der Streckgren-
ze oy plastifiziert der Randbereich, die fortschreitende Umwandlung des
Kernbereichs fiihrt hierbei im Rand zu einer Zunahme der plastischen De-
formation.

Bei 9s Abschreckzeit unterschreitet der oberflichennahe Bereich 200 °C
und damit die lokale Martensitstarttemperatur, wodurch Segment IV defi-
niert wird. Bei 10s hat sich ca. 20 Vol-% Martensit gebildet und dadurch
bereits die Spannung von iiber 200 MPa auf unter —100 MPa reduziert. Die
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fortlaufende martensitische Umwandlung bewirkt im Anschluss vergleichs-
weise geringe Zunahmen an Druckspannungen. Bei der finalen Abschreck-
temperatur von 60 °C verbleiben an der Oberfliche ca. 18 Vol-% Restauste-
nit und Druckeigenspannungen von —320 MPa.

Der Knick der Spannungsentwicklung (bei ca. 10 s) kann durch die Wech-
selwirkung der Umwandlungsplastizitit in Abhédngigkeit der Zug- bzw.
Druckspannung erklédrt werden. Bei Beginn der martensitischen Umwand-
lung liegen Zugspannungen vor. Durch die Expansion des Martensits wer-
den durch den Volumensprung zunehmend Druckspannungen aufgebaut.
Die Umwandlungsplastizitit induziert plastische Dehnungen in Richtung
der anliegenden Spannung. Zu Beginn der Umwandlung werden also zu-
sdtzlich zum martensitischen Volumensprung plastische Dehnungen indu-
ziert, die die Zugspannungen abbauen. Ab Erreichen von Druckspannungen
induziert die Umwandlungsplastizitit mit fortschreitender Umwandlung ne-
gative Dehnungen. Wihrend die zunehmende Martensitumwandlung eine
Erhohung der Druckspannung induziert, werden gleichzeitig durch die Um-
wandlungsplastizitiat die Druckspannungen durch plastische Verformung
gedampft. Die nachfolgende Abb. 6.14 hilft bei der Interpretation der ab-
laufenden Mechanismen. Hierzu wurde die eben diskutierte Simulation zu-
satzlich ohne Umwandlungsplastizitit simuliert (sieche Abb. 6.14), um die
Unterschiede der Spannungsentwicklung besser zu veranschaulichen. Zur
besseren Ubersichtlichkeit ist nur die mittlere Dichte 7,2 g/cm? abgebildet.
Dargestellt ist die zeitliche Entwicklung der Spannung der Charge CN4 der
Dichte 7,2 g/ cm’ zusammen mit der Umwandlungsplastizitit in Axialrich-
tung. Im Vergleich der Spannungsverldufe zeigen sich identische Verldufe
bis 5s, wodurch der Beginn der Umwandlung des Kernbereichs definiert
wird. Ohne Umwandlungsplastizitit (grau) wird die Zugspannung schneller
aufgebaut, jedoch wird die Hohe der Spannung durch die geringe Streck-
grenze des Austenits begrenzt. Die Auswirkung der Umwandlungsplastizi-
tdt kann ab Einsetzen der martensitischen Umwandlung erldutert werden.

Die Spannung ohne Abhingigkeit der Umwandlungsplastizitit zeigt eine
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Abb. 6.14: Zeitliche Entwicklung der Axialspannungen an der Oberflidche in 50 um Tiefe, in
Abhingigkeit der Umwandlungsplastizitit, nach [124].

exponentielle Zunahme der Druckspannungen, die in ihrer Form der zu-
nehmenden Umwandlung des Martensits entspricht (sieche Abb. 6.13). Da-
bei wiirden nach Abschluss der Umwandlung Druckeigenspannungen von
—700 MPa prognostiziert. Die Form der Spannungsentwicklung unter Be-
riicksichtigung der Umwandlungsplastizitit ist in der schwarzen Kurve dar-
gestellt. Dabei kann der Knick direkt dem Maximum der umwandlungsplas-
tischen Dehnung zugeordnet werden. Wie bereits diskutiert, werden unter
vorliegender Zugspannung zunichst positive umwandlungsplastische Deh-
nungen induziert, die zu einem Abbau der Zugspannungen fithren. Zusam-
men mit der Volumenzunahme der martensitischen Umwandlung fiihrt dies
zu einem scharfen Spannungsabfall. Ab Erreichen der Druckspannungen
ist die Dehnrate der Umwandlungsplastizitét negativ. Es bilden sich zuneh-
mend negative Dehnungen, die die Ausbildung weiterer Druckspannungen
deutlich hemmen. Ohne die Beriicksichtigung der Umwandlungsplastizitiit

wiirden die Spannungen um Faktor 2 iiberschitzt werden.
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6.6 Diskussion der Ergebnisse

Aufgrund des hohen geometrischen Abstraktionsgrades des Gesamtmodel-
les konnte die Anzahl an notwendigen Elementen des FE-Modells reduziert
und diese wiederum in die feinere Auflosung der Tiefe investiert werden.
Hierbei konnte gezeigt werden, dass die Modellreduktion auf die Messstre-
cke des Bauteils geniigt, da der Eigenspannungszustand in vernachlédssigba-
rem Male verdndert wird.

Wesentlicher Aspekt ist zusitzlich die Beriicksichtigung der Umlagerung
der Eigenspannungen durch Materialabtrag. Hierzu ist eine Simulation zur
Abschitzung unvermeidlich, auch wenn bei dickeren Bauteilquerschnitten
eine geringere Umlagerung zu erwarten ist.

Um die Gesamtaussagekraft des Modells besser analysieren zu konnen,
werden die Validierungsdaten in einem Regressionsplot zusammengefiihrt.
Die Darstellung in Form eines Regressionsplots ermoglicht die Analyse der
Vorhersagekraft des Modells im Ganzen, sowie die Analyse der Abwei-
chungen einzelner Messpunkte. Auf den Abgleich des Stickstoffs wurde
aufgrund der vergleichsweise geringen Datenbasis verzichtet. In Abbildung
6.15 ist die Ubereinstimmung der prognostizierten Kohlenstofftiefenverliu-
fe im Vergleich zu den experimentell ermittelten Verldufen dargestellt. Dazu
werden die experimentell bestimmten Werte mit den simulativen Daten in
gleicher Tiefe gegeniibergestellt. Aus dem Schwerpunkt der Gesamtheit der
Daten im Verhiltnis zur Ideallinie lédsst sich die Modellierung beurteilen.
Weicht der Schwerpunkt der Daten ab, unter- bzw. iiberschitzt das Modell
die Vorhersagegrofen. Im vorliegenden Fall kann keine signifikante Ab-
weichung des Modells identifiziert werden. Der zweite Darstellungsaspekt
befasst sich mit der Streuung der Daten. Mit Hilfe der Abweichungslinien
kann ein Vertrauensbereich von +10% definiert werden. Zum Teil ergeben
sich etwas hohere Abweichungen bei ca. 0,4-0,5 Ma-%, dies entspricht in
den Elementtiefenverliufen den Ubergiingen zu offener Porositit und einem

Wechsel des Diffusionsmechanismus. Durch die Idealisierung der Simula-
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Abb. 6.15: Regressionsplot der simulierten und experimentellen Kohlenstoff-Datenpunkte

nach [101]. Das Farbschema ist in Abhiingigkeit der Dichte, rot: 6,9 g/cm?, blau:
7,2¢g/cm?, gelb: 7,35 g/cm?>.

tion ldsst sich dieser nur bedingt abbilden. In der Summe kann jedoch trotz
der hohen Komplexitit aus verdichteter Randschicht, des Ubergangs in of-
fene Porositit und der daraus resultierenden verdnderlichen Diffusion, eine
hervorragende Ubereinstimmung der Randschichtzustinde sowie auch der
Durchkohlung bis in den Kernbereich erzielt werden. Nachdem die Vorher-
sage der Elementtiefenverldufe validiert wurde, kann im Folgenden auf die
Qualitit der Vorhersage der Randschichtzustidnde eingegangen werden.

In den vorherigen Abschnitten sind die experimentellen und simulativen
Randschichtzustiande gegeniibergestellt worden. Im Folgenden wird die ge-
samtheitliche Qualitdt der vorhergesagten Randschichtzustinde beurteilt
und ggf. Punkte fiir weitere Verbesserungen der Modelle diskutiert. Um
eine gesamtheitliche Aussage der Qualitdt der simulativen Prognose tref-
fen zu konnen, sind in nachfolgender Abb. 6.16 die Ubereinstimmungen

der simulativen Werte den experimentell ermittelten Werten der Hirte und
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des Restaustenits gegeniibergestellt. Dargestellt sind die Ideallinien sowie
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Abb. 6.16: Regressionsplots der experimentellen und dazugehorigen simulativen Wertepaare,
nach [124]. Das Farbschema ist in Abhiingigkeit der Dichte, rot: 6,9 g/ cm?, blau:
7,2g/cm3, gelb: 7,35 g/cm3.
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jeweils £20% Abweichung zu den experimentellen Werten. Die Analyse
der Randschhichthiirte zeigt dabei Ubereinstimmungen der Simulation in
einem Streuband von 20%. Erhohte Abweichungen werden fiir die Dichte
6,9 g/cm? analysiert. Die Gesamtheit der Datenpunkte folgt der Ideallinie,
dementsprechend kann davon ausgegangen werden, dass die Modellierung
eine sinnvolle Vorhersage bietet.

In Abb. 6.16b sind die Datenpunkte des Restaustenits visualisiert. Die Dich-
te 6,9 g/cm? weist hier deutliche Schwankungen auf. Eine gesicherte Pro-
gnose fiir diese Dichte scheint nur bedingt moglich zu sein. Demgegeniiber
konnen fiir die Dichte 7,2 g/cm? und 7,35 g/cm? systematische, gute Uber-
einstimmungen festgestellt werden. Fiir hochrestaustenithaltige Bereiche
kann eine zufriedenstellende Prognose in einem Fehlerband von unter 20%
erzielt werden. Bei geringeren Restaustenitgehalten unter 10 Vol-% sind
deutlichere Abweichungen zu verzeichnen. Dabei scheint sich der Anteil
an Restaustenit experimentell bei 3 Vol-% einzupendeln. Eine Ursache liegt
in der Modellierung des Restaustenits begriindet. Wihrend experimentell
auch in niedriglegierten Stidhlen bereits wenige Vol-% Restaustenit vor-
liegen konnen, werden diese modellhaft i.d.R. nicht beriicksichtigt. Hier-
bei bestimmt das vorliegende Modell erst bei effektiven Konzentrationen
von c.ry = 0,6 Ma-% einen Volumenanteil von 2,5 Vol-%, wiihrend experi-
mentell hier von mehreren Autoren Anteile an Restaustenit von bis zu 5%
bestimmt wurden. Hierbei wurde auf eine nachtrigliche Korrektur der For-
mulierung verzichtet, da das Augenmerk auf der Prognose der Randschicht
liegt. Die Beeinflussung des Kernbereichs durch wenige Prozent Restaus-
tenit ist eher als irrelevant einzustufen. Die Vorhersage der Randschichtzu-
stinde (Hérte, Restaustenit) hingegen konnte vor allem im oberflichennahen

Bereich in zufriedenstellendem Mafe erreicht werden.
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Einfluss der Anlasswarmebehandlung

Da einsatzgehirtete Bauteile i.d.R. einer Anlass-Wirmebehandlung unter-
zogen werden, wird im Folgenden der Einfluss auf den Randschichtzustand
diskutiert. Die Anlasswidrmebehandlung erfolgt dabei in der ersten Anlass-
stufe (160 - 200 °C) [35]. Nach Fuhrmann [35] kommt es in der Anlassstufe I
nur zu geringen Umlagerungen der Eigenspannungen. Bei Temperaturen bis
200 °C wird vorhandener Restaustenit stabilisiert [16] und aus dem Marten-
sitgitter e-Karbid ausgeschieden, die Tetragonalitit des Martensits nimmt ab
und die Hirte verringert sich. Im Rahmen dieser Arbeit konnte dabei durch
das Anlassen eine Reduktion der Hirte um 200 HVO,1 festgestellt werden.
Die Anlasswirmebehandlung zeigte keine Beeinflussung des Restaustenits
und wird dementsprechend nicht weiter betrachtet.

Wihrend die Effekte des Anlassens auf die resultierende Hérte und Restaus-
tenit gut beschrieben sind, sind systematische Untersuchungen der Auswir-
kungen auf den Eigenspannungszustand chemisch gradierter Randschicht-
zustdnde noch weitestgehend unerforscht. So konnte Vatavuk et al. [126]
an aufgekohlten Zylindern eine gerinfiigige Reduktion der Eigenspannung
durch die Anlassbehandlung bei 180 °C von —155 MPa auf —145 MPa und
—325MPa auf —310MPa feststellen. Im Gegensatz dazu konnte Katemi
[60] im Rahmen seiner Dissertation an carbonitrierten Zustinden mittels
rontgenographischer in-situ Versuche einen signifikanten Abbau der Eigen-
spannung nachweisen. Hierbei wurde bereits bei Temperaturen von 170 °C
eine Reduktion der Druckeigenspannungen berichtet. Die oberflichennahen
Druckeigenspannungen von ca. —200 MPa wurden bei 170 °C bereits nach
ca. 20 min auf unter —100 MPa abgebaut. Ein analoges Verhalten hat sich
bei hoheren Anlasstemperaturen eingestellt. Unabhiingig von der Anlass-
temperatur relaxierten die Druckeigenspannungen auf ein vergleichsweise
konstantes Niveau von —100 MPa. Dabei sind die Erkenntnisse von Katemi
in Einklang mit denen in dieser Arbeit beschriebenen maximalen Druck-

eigenspannungen nach dem Anlassen. Wihrend im gehirteten Fall Eigen-
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spannungen von bis zu —350 MPa vorhergesagt wurden, sind nach der An-
lasswarmebehandlung experimentell nur noch minimal —150 MPa zu ver-
zeichnen. Dabei scheint die Anlasswirmebehandlung vor allem den hoch-
aufgekohlten Randbereich zu veridndern. Dies ist insofern in Einklang mit
den Erkenntnissen des Abbaus der Tetragonalitit, da hoher aufgekohlte Be-
reiche einer groferen Gitterverzerrung unterliegen, welche im Prozess des
Anlassens abgebaut werden konnen und folglich zu einem signifikanteren
Abbau der Eigenspannung fithren kann. In zukiinftigen, aufbauenden Ar-
beiten sollte hierbei der Effekt der Anlass-Warmebehandlung auf die Hirte
und die Eigenspannungen in Abhingigkeit des Kohlen- und Stickstoffs ni-

her beleuchtet werden.

6.7 Sensitivitatsstudie der Materialparameter

Nach erfolgreicher Validierung kann die Simulation als Werkzeug zur Ein-
flussgroBenanalyse herangezogen werden. Hierbei bietet sich die Analyse
der Sensivititdt der modellierten Materialgroen einerseits und der Prozess-
bedingungen andererseits an, um ein vertieftes Verstdndnis der relevanten
EinflussgroBen auf den Randschichtzustand zu erlangen. Dariiber hinaus
kann daraus geschlossen werden, welche Faktoren eine iiber- bzw. unter-
geordnete Rolle in der Ausprigung des Restaustenits und der Eigenspan-
nungen spielen und folglich in zukiinftigen Arbeiten eine detailliertere oder
weniger detaillierte Betrachtung bendtigen. Die Sensitivititsstudie wird an-
hand der Randschichtzustinde (Restaustenit, Eigenspannungen) des vali-
dierten Zustandes CN4 der mittleren Dichte 7,2 g/cm? durchgefiihrt. Die
Materialparameter werden in einem GroBenbereich von £20% variiert. In
nachfolgender Tab. 6.2 sind die variierten Gréen und deren jeweilige Sen-
sitivitdt beziiglich der Eigenspannung dargestellt.

Zunichst soll eine kurze Diskussion zu den thermischen Materialkenn-
groBen folgen. Hierbei wirken sich die Anderungen der thermischen Ma-

terialgroBen (Wiarmeleitfahigkeit und Wirmekapazitit) marginal auf den
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Tabelle 6.2: Materialparameter und deren Sensitivitiit auf die Axialeigenspannungen Ac /0y.
Die relative Differenz bezieht sich Hohe der Eigenspannungen ¢y im Referenzzu-

stand.
Veriinderung | 20% | -10% | +10% | +20%

Thermisch Sensitiviit (6 — 0p)/0p - 100 %
Ausdehnungskoeft. O f7 13,6 % 6,7 % —6,6% | —12,9%
Ausdehnungskoeft. Olyy; —7,2% —3.5% 3.7 % 7,3 %
Wirmeleitfihigk. A <1% <1% <1% <1%
Wirmeleitfihigk. Ak <1% <1% <1% <1%
spez. Wirmekap. Cpy <1% <1% <1% <1%

Mechanisch Sensitiviit (6 — 0yp)/0p - 100 %
E-Modul E; —72% | —3,5% 3,6 % 7,0 %
E-Modul Eyy; —19% | —1,0% 1,0 % 1,6 %
Streckgrenze Oykfz <1% <1% <1% <1%
Streckgrenze Oy krz <1% <1% <1% <1%

Metallurgisch Sensitiviit (6 — 0yp)/0p - 100 %

Volumensprung Eam | —1,6% —3.8% 3,6 % 7,6 %
Umwandlungsplast. Ky 13,6 % 6,3 % —52% | —9,8%
Martensit Vorfaktor k —182% | —8,7% 7,8 % 14,9 %
Martensitstarttemp. Mg —425% | —18,1% 11% 24.2 %

Randschichtzustand aus. Dies scheint zundchst unintuitiv, da mit veriander-

ter Abkiihlgeschwindigkeit eine Veridnderung der Eigenspannung erwartet

wird. Da das Bauteil jedoch zweiseitig schnell abgeschreckt wird, entsteht

hauptsédchlich martensitisches Gefiige. Solange die Streckgrenze des ober-

flachennahen Bereichs durch eine zu schroffe Abschreckung nicht plastifi-

ziert, ist folglich keine Verdnderung der Eigenspannungen zu erwarten. Eine

identische Argumentation kann bei der Wirmekapazitit erfolgen. Durch die
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geringen Bauteildimensionen und die zweiseitge Abschreckung wird dem
System schnell genug Wirme entzogen, sodass keine Verédnderung der Um-
wandlungsfolge zwischen Kern und Rand auftritt. Daraus abgeleitet wirkt
sich die Erhohung der Wiarmekapazitit nicht auf die Entwicklung des Rand-
schichtzustandes aus.

Aus Tabelle 6.2 geht hervor, dass vor allem der Ausdehnungskoeffizient im
Austenit 0y r,, der Umwandlungsplastizititskonstante Kj; und am dominan-
testen die Parameter der martensitischen Umwandlungskinetik Mg und k
einen Einfluss auf die Eigenspannungsentwicklung haben (wie in Abb. 6.17
visualisiert). Generell verbleibt die Form des Eigenspannungstiefenprofils
vergleichsweise gleich. Dies resultiert aus der Umwandlungsfolge, begin-
nend mit den Kernbereichen und abschlieBend mit dem Randbereich. Im
Gegensatz beispielsweise zum Randschichthirten (siehe Miihl et al. [127])
wird im vorliegenden Fall die Einhirtetiefe und folglich die Eigenspan-
nungsausprigung nur unwesentlich verdndert.

Den deutlichsten Effekt zeigt die Variation der Martensitstart-Temperatur
Ms (Abb. 6.17a). Durch die Verdnderung der Start-Temperatur verdndert
sich die Restaustenitmenge in der Randschicht signifikant, wodurch im
Endeffekt die Eigenspannungen ebenfalls signifikant beeinflusst werden.
Je hoher die Ms-Temperatur, desto deutlicher verschiebt sich das Maxi-
mum der Druckeigenspannung an die Oberfliche. Durch die Reduktion der
Ms-Temperatur um 20% werden in der Randschicht bis zu 70% Restaus-
tenit prognostiziert, die gleichzeitig zu einer geringeren Druckeigenspan-
nung von —180 MPa fiihrt. Bei Erhohung der Ms-Temperatur kénnen hin-
gegen knapp 6 Vol-% Restaustenit und Druckeigenspannungen von bis zu
—400 MPa entstehen.

Durch die Erhohung des Vorfaktors k erfolgt die Umwandlung ab Erreichen
von Mg mit zunehmender Unterkiihlung schneller. Bei gleicher Zieltem-
peratur bildet sich somit bei hoherem k& mehr Martensit und folglich ver-
bleibt weniger Restaustenit (sieche Abb. 6.17b). Aus dem Diagramm kann
direkt die Verkniipfung des Restaustenittiefenverlaufs mit den resultieren-
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den Eigenspannungsverldufen diskutiert werden. Je geringer die Anteile an
Restaustenit sind, desto hoher sind die resultierenden Druckeigenspannun-
gen.

Die Verdnderung des Elastizitditsmoduls Ey,., (Abb. 6.17d) hat einen eher
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Abb. 6.17: Verdnderung des Randschichtzustandes in Abhédngigkeit der Variation von +20%
der jeweiligen Materialparameter, a) Martensitstarttemperatur Mg, b) Martensit-
Vorfaktor k, c) Umwandlungsplastizitidtskonstante des Martensits Ky, d) E-
Moduln kubisch raumzentrierter Phasen Ej,.,.

geringen Einfluss. Hierbei wird durch die Erhohung bzw. Erniedrigung des
Moduls um 20% die Eigenspannung um ca. 25 MPa erhoht bzw. verringert.
Ein gegenldufigenr Effekt tritt bei der Variation der Umwandlungsplasti-
zitdtskonstanten Kj, (siehe Abb. 6.17c) auf. Wird diese erhoht, verringert
sich die Druckeigenspannung entsprechend. Dies liegt darin begriindet,
dass durch eine hohere umwandlungsplastische Konstante hohere Anteile

an Spannungen durch plastische Verformung abgebaut werden, die wieder-
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um die Eigenspannungen reduzieren. Eine Reduktion um 20% erhoht die
Eigenspannung um knapp 14%, eine Erhohung um 20% reduziert die Ei-
genspannung um knapp 10%.

6.8 Sensitivitatsstudie der Prozessparameter

Zur Analyse des Einflusses der Prozessparameter wurden die Abschreck-
bedingungen des Olbades variiert (siehe Abschnitt 6.8.1). Dariiber hinaus
wird im Folgenden die chemische Zusammensetzung des Randschichtzu-
standes variiert. Dazu wird einerseits der Grundkohlenstoffgehalt bei glei-
chen Prozessparametern variiert (siche 6.8.2) sowie die von auflen wirken-
den Carbonitrier-Prozessparameter variiert (siehe 6.8.3), um den Einfluss
unterschiedlicher chemischer Gradienten auf die entstehenden Randschicht-

zustinde simulativ zu untersuchen.

6.8.1 Variation der Abschreckbedingungen

Ausgehend vom Referenzzustand (Durixol, 60°C Badtemperatur) wurde
der Wirmeiibergangskoeffizient um +25% und +50% variiert (siche Abb.
6.18a) und zusitzlich die reduzierte Olbadtemperatur von 40°C und 20°C
untersucht. In Abb. 6.18b ist die zeitliche Entwicklung der Spannungen in
Abhingigkeit der variierten Wiarmeiibergangskoeffizienten dargestellt. Die
Verianderung des Wirmeiibergangs hat zu nidherungsweise identischen Ei-
genspannungen nach Abschreckung gefiihrt. Die Variation fiihrt zu einer
zeitlichen Verkiirzung bzw. Verldngerung des gesamten Abschreckprozes-
ses. Grundsitzlich werden jedoch die gleichen phdnomenologischen Teil-
schritte I-IV (siehe Abschnitt 6.5.6) festgestellt. Im Detail gibt es vor allem
Unterschiede im ersten Zugspannungsmaximum, welches der thermisch in-
duzierten Spannung zuzuordnen ist. Wie im vorherigen Abschnitt erldutert,
resultiert das erste Zugspannungsmaximum aus der Temperaturdifferenz

zwischen Rand und Kern. Je hoher die Temperaturdifferenz, desto deutli-
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cher die Zugspannungen im Randbereich. Solange die thermischen Span-
nungen die Streckgrenze nicht iiberschreiten, wirkt sich die Verdnderung
des Wirmeiibergangs nur gering auf die Auspriagung der Eigenspannungen
aus. Da die Entwicklung der Eigenspannungen durch die Umwandlungsfol-
ge bedingt ist und diese durch die zweiseitige, schnelle Abschreckung rein
martensitisch erfolgt, fiihrt eine Verdnderung der Abkiihlung nur zu gerin-
gen Differenzen in der finalen Spannung.

Die Reduktion der C)lbadtemperatur (siehe Abb. 6.19) fiihrt zu hoheren An-
teilen an Martensit und folglich zu hoheren Druckeigenspannungen in der
Randschicht. Die zeitliche Entwicklung der Temperatur und Axialspannun-
gen ist ndherungsweise identisch mit denen der Referenz. Die Unterschiede
entwickeln sich durch das Unterschreiten der Referenz-Olbadtemperatur
von 60 °C. Durch die geringeren Abschrecktemperaturen bildet sich statt
22 Vol-% Restaustenit bei 60 °C Oltemperatur nur 17 Vol-% bzw. 13 Vol-%
Restaustenit fiir die Olbadtemperaturen von 40 °C bzw. 20 °C. Durch die Vo-
lumenzunahme des martensitischen Gefiiges bauen sich mit fortschreitender
Unterkiihlung hohere Druckeigenspannungen auf. Diese erhohen sich auf
—360 MPa bzw. —390 MPa fiir eine Olbadtemperatur von 40 °C und 20 °C.
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Abb. 6.19: Randschichtzustind nach Erreichen der jeweiligen finalen Abschrecktemperatur.

6.8.2 Einfluss des Grundkohlenstoffgehalts

Nachfolgend soll die Beeinflussung des Grundkohlenstoffgehaltes analy-
siert und diskutiert werden. Verglichen mit typischen Einsatzhirtestdhlen
wurde im Rahmen der Dissertation ein vergleichsweise hoher Grundkoh-
lenstoffgehalt von 0,3 Ma-%C eingestellt. Der Grundkohlenstoffgehalt be-
stimmt wesentlich die Umwandlungsgeschwindigkeit des Kernbereichs.
Durch die Umwandlung des Kernbereichs entstehen durch die Anpassungs-
verformung Plastifizierungseffekte in der Oberfldche, die zu einer Erhohung
der Eigenspannungen an der Oberfldche fithren konnen. Folglich wurde si-
mulativ der Grundkohlenstoffgehalt auf 0,2 Ma-%C und 0,1 Ma-%C redu-
ziert und die Auswirkungen auf den Restaustenit- und Eigenspannungstie-
fenverlauf analysiert (siche Abb. 6.20). Obwohl die Randkohlenstoffgehalte
identisch sind, ergeben sich im Vergleich zur Referenz hohere Druckeigen-
spannungen in einer Tiefe von 0,1-0,2 mm. Zuriickzufiihren ist dies auf die
schnellere Umwandlungskinetik des Kernbereiches. Hierbei tritt aufgrund

des reduzierten Kohlenstoffgehalts die Umwandlung des Kerns friiher ein.
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Abb. 6.20: Variation des Grundkohlenstoffgehalts ¢, bei gleichbleibenden Prozessparame-
tern, a) resultierende Elementtiefenverldufe und b) Randschichtzustand nach der
Wiérmebehandlung.

Dadurch liegt die Randschicht zum Zeitpunkt der Umwandlung in héheren
Temperaturbereichen und weist dadurch eine geringere Streckgrenze auf.
Hierdurch entstehen hohere plastische Deformationen in der Randschicht,
die nach abgeschlossener Wirmebehandlung zu einer Zunahme der Druck-
eigenspannungen von ca. 25 MPa fiihren. Dabei ist der Effekt umso ausge-
prégter, je geringer die Kernkonzentration ist. Durch eine weitere Reduktion
des Grundkohlenstoffgehalts auf 0,1 Ma-%C reduziert sich die Druckeigen-
spannung um weitere —5 MPa bis —10 MPa.

6.8.3 Einfluss des Kohlenstoffpegels

Zur Untersuchung der Auswirkung verschiedener Kohlenstoffpegel wurde
der Atmosphirenpegel variiert. Ausgehend von 0,8 Ma-%C wurde der Pe-
gel auf 0,5Ma-%C und 1,1 Ma-%C gesetzt und fiir 3h bei 850°C simu-
lativ carbonitriert. In nachfolgender Abb. 6.21 sind die resultierenden Ele-
menttiefenverldufe links und der Restaustenit- und Eigenspannungstiefen-
verlauf rechts visualisiert. Durch einen hoheren Kohlenstoffpegel stellt sich
aufgrund der reduzierten Gesamtloslichkeit von Kohlen- und Stickstoff in

Eisen ein etwas geringerer Anteil an Stickstoff ein. Aufgrund des hohen
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Abb. 6.21: Variation des Kohlenstoffpegels C), bei gleichbleibenden Prozessparametern, a)
resultierende Elementtiefenverldufe und b) Randschichtzustand nach der Warme-
behandlung.

C-Anteils wiirden hier oberflachennah bis zu 65 Vol-% Restaustenit bei re-
duzierten Randschichtspannungen von —200 MPa prognostiziert. Durch ei-
nen geringeren C-Atmosphirenpegel von C,, = 0,5Ma-% liegen hingegen
die maximalen Eigenspannungen von —350 MPa direkt an der Oberfldche,
sowie vernachlissigbare Anteile von Restaustenit von 4 Vol-% vor.

6.8.4 Fazit der Variation der Material- und
Prozessparameter

Aus der Variation der Materialparameter konnte eine Aussage iiber die fiir
die Simulation wesentlichen und unwesentlichen Parameter getroffen wer-
den. Als dominanter Einflussfaktor kann die Formulierung der Martensitki-
netik (Mg, k) herausgearbeitet werden. Dariiber hinaus spielen auch die Um-
wandlungsplastizitit, die Warmeausdehnungskoeffizienten (o4 s;,0%,,) so-
wie die E-Moduln der Phasen Ej,,E},, eine signifikante Rolle.

Im Verhiltnis dazu haben sich die thermischen Einflussgréfen nur unwe-
sentlich auf die prognostizierten Randschichtzustinde ausgewirkt. Dies liegt
darin begriindet, dass das Volumen des simulierten Bauteils klein ist. Da-

bei kiihlt der komplette Querschnitt durch die zweiseitige Abschreckung
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dhnlich schnell ab und unterliegt einer martensitisch dominierten Umwand-
lung. Bei dickeren bzw. volumetrisch groeren Bauteilen wiirden diese ldn-
ger in hoheren Temperaturbereichen verbleiben. Dadurch wiirden isother-
me Phasenumwandlungen einen deutlicheren Anteil der Umandlung aus-
machen und folglich eine grofere Rolle spielen.

Durch die Variation der Prozessparameter konnten verschiedene Ansitze zu
weiteren Verdnderung und/oder Optimierung des Randschichtzustandes her-
ausgearbeitet werden. So kann einerseits durch die Verinderung des Olba-
des der Restaustenit- und Eigenspannungszustand modifiziert werden, so-
wie durch die Reduktion des Grundkohlenstoffgehalts der Kernbereich frii-
her umwandeln und somit in der Randschicht zu einer deutlicheren Plastifi-

zierung fiihren.
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7 Ermudungsverhalten
carbonitrierter Zustande

Im vorliegenden Kapitel soll die Tragfahigkeit von carbonitrierten PM-
Bauteilen analysiert werden. Hierzu wurden Wechselbiegeversuche an ei-
nem Torsionspriifstand im Lastverhiltnis R = 0 (Zugschwellbelastung) mo-
mentenkontrolliert durchgefiihrt. Die Wahl des Lastverhiltnisses orientiert
sich an der Beanspruchungssituation eines Zahnfufes. Die untersuchte Char-
ge ist CN3, die dazugehorigen Randschichtzustinde der einzelnen Dichten
konnen Abschnitt 6.5 entnommen werden. Im Nachfolgenden werden die
Wohlerkurven bei momentenkontrollierter Beanspruchung in Abhingigkeit
von den untersuchten Dichten diskutiert. Danach erfolgt die Untersuchung
der zyklischen Stabilitédt des Randschichtzustandes. Abschlieend dient die
Bruchflichenanalyse der Bewertung des Versagensmechanismus carboni-
trierter, gradiert pordser Bauteile.

7.1 Spannungs-Wohlerkurven

Im Nachfolgenden sind die Wohlerkurven der einzelnen carbonitrierten
Bauteildichten dargestellt. Die Dauerfestigkeit wurde mittels Treppenstu-
fenverfahren durch 15 Proben ermittelt. Da die Versuche momentenkon-
trolliert durchgefiihrt wurden, ist in den Wohlerdiagrammen die aus dem
Biegemoment berechnete, fiktive Randspannungsamplitude dargestellt. Zu
beachten ist, dass durch die Zugschwellbelastung die Oberspannung dem
doppelten Wert der gezeigten Spannungsamplitude entspricht. In den nach-
folgenden Wohlerschaubildern ist im Zeit- und Dauerfestigkeitsbereich
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7 Ermiidungsverhalten carbonitrierter Zustinde

die 50% Ausfallwahrscheinlichkeitslinie dargestellt. Im Dauerfestigkeits-
bereich wurde dariiber hinaus die Abschidtzung der 10% und 90% Ausfall-
wahrscheinlichkeit visualisiert. Im Falle der Dichte 6,9g/cm® zeigt sich
im HCF-Bereich ein Versagen bei 10* Lastspielen bei ungefihr 300 MPa,
was einer Oberspannung von 600 MPa entspricht. Im Vergleich mit den er-
mittelten Streckgrenzen und Zugfestigkeiten (siehe Abschnitt 5.5.2) kénnen
vergleichsweise hohe Spannungsamplituden in der Zeitfestigkeit festgestellt
werden. Mit sinkender Spannung steigt die Anzahl der ertragenen Schwing-
spiele an, bis eine Dauerfestigkeit R165,950% = 171 MPa erreicht wird (siehe
Abb. 7.1).
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©
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& 200 ~ 201 MPa
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10° 10* 10° 10° 107 108

Bruchlastspielzahl [-]

Abb. 7.1: Spannungswohlerkurven mit fiktiver Randspannung der carbonitrierten Zustinde
der Dichte 6,9 g/cm? iiber der Bruchlastspielzahl, nach [128].

Im Fall der mittleren Dichte 7,2g/cm? sind vergleichbare Zeitfestigkei-
ten bei 10* Lastwechseln und 300 MPa Randspannungsamplitude zu ver-
zeichnen, die jedoch mit sinkender Spannungsamplitude zu vergleichsweise
hoheren Lebensdauern fiithren. Dies fiihrt zu einem flacheren Verlauf der

50%-Austallwarscheinlichkeitslinie im Zeitfestigkeitsbereich, bis die Dau-
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7.1 Spannungs-Wohlerkurven

erfestigkeit bei RZ‘%O% = 212MPa erreicht wird.
Der Zustand der hochsten Dichte 7,35 g/cm? (siehe Abb. 7.3) zeigt bei einer

500
450 - .

[MPa]

w w b
al
o
|

e ¢ 90% o35 \pa
eee 2= xl S0% 515 \pa
® = X6 0 E
ol | 188 MPa

N N
o a
o o
1 1
°

[ay

a

o
1

1

1Fe-0.85Mo
1p =7,2g/cm?®
1f=40Hz
100 JR=0

103 10* 10° 108 107 108
Bruchlastspielzahl [-]

Randspannungsamplitude

Abb. 7.2: Spannungswdohlerkurven mit fiktiver Randspannung der carbonitrierten Zusténde
der Dichte 7,2g/cm? iiber der Bruchlastspielzahl, nach [128].

Beanspruchung von 350 MPa Bruchlastspiele im niedrigen HCF-Bereich
von N ~ 10*. Im Vergleich zu den geringeren Dichten hat sich hierbei die
ertragbare Spannung um 50 MPa signifikant erhoht. Im Fall der héchsten
Dichte wird eine Dauerfestigkeit von RS?SSO% = 237MPa erreicht.

Bei Analyse der 50%-Ausfallwahrscheinlichkeitslinien der verschiede-
nen Probendichten kann eine Verschiebung des Ubergangsbereichs zwi-
schen der Zeit- zur Dauerfestigkeit mit zunehmender Dichte zu geringe-
ren Lastspielen identifiziert werden. Wihrend der Knickpunkt bei der ge-
ringsten Dichte 6,9 g/cm? fast mit der festgelegten Grenzlastspielzahl von
Ng=2- 10% Zyklen zusammenfillt, wandert der Knickpunkt bei zuneh-
mender Dichte 7,2 g/cm® zu N, = 10% Zyklen und Dichte 7,35 g/cm?® zu
Ng=5- 10° Zyklen. Dementsprechend wird mit zunehmender Dichte und
abnehmender Porositit der Ubergang zur Dauerfestigkeit frither erreicht.
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Abb. 7.3: Spannungswohlerkurven mit fiktiver Randspannung der carbonitrierten Zustinde
der Dichte 7,35¢g/ cm? iiber der Bruchlastspielzahl, nach [128].

7.2 Stabilitat der Randschichtzustande

Aufgrund der Kerbwirkung der intrinsischen Porositéit kénnen wihrend der
Ermiidungsbelastung hohe lokale Spannungsspitzen auftreten. Dementspre-
chend stellt sich fiir einsatzgehirtete PM-Bauteile die Frage, inwieweit eine
Ermiidungsbelastung zu einer spannungsinduzierten Restaustenitumwand-
lung und/oder Eigenspannunsgauslosung fiihrt. Hierbei wurden die Bauteil-
zustiande der untersuchten Dichten vor und nach Belastung untersucht. PM-
Werkstoffe werden i.d.R. auf ihre Dauerfestigkeit ausgelegt. Folglich wird
die Stabilitdt des Randschichtzustandes bei Durchldufern auf Niveau der
Dauerfestigkeit untersucht. Dementsprechend wurden die einzelnen Dich-
ten bei verschiedenen Lasthorizonten 6,9 g/cm? bei 175MPa; 7,2 g/cm?
bei 200 MPa und 7,35 g/cm?® bei 225 MPa analysiert. Nachfolgende Abb.
7.4a zeigt den Restaustenittiefenverlauf vor Belastung sowie nach der Be-

lastung von Durchldufern. An der Oberfliche sind vor und nach Belastung
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7.2 Stabilitit der Randschichtzustinde

Restaustenitgehalte von ca. 10 Vol-% ermittelt. Mit zunehmendem Abstand
zur carbonitrierten Oberfliche nimmt der Restaustenitgehalt ab, der Tiefen-
verlauf hat sich durch die Ermiidungsbelastung nicht verandert. Daraus kann
geschlossen werden, dass die Randschichtzustinde der vorliegenden carbo-
nitrierten Charge stabil bis zu ihrer jeweiligen Dauerfestigkeit vorliegen.
Zusitzlich sollte jedoch erwéhnt werden, dass der Anteil an Restaustenit
vergleichsweise gering ist. Bei hoheren Anteilen an Restaustenit konnte die
mechanische Stabilisierung (aufgrund des geringeren Anteils an Martensit)
geringer ausfallen und somit zu einer lastinduzierten Umwandlung fiihren.
Das Niveau der Druckeigenspannungen (siche Abb. 7.4a) hat sich ebenfalls
in vernachlédssigbarer Hohe verdndert. Hierbei scheint die Stabilitit auf-
grund der gehirteten Mikrostruktur gewihrleistet zu werden. Vor und nach
Belastung liegen fiir die jeweiligen Dichten vergleichbare Druckeigenspan-
nungen im Bereich von —100 MPa bis —150 MPa vor.
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(b) Eigenspannungstiefenverliufe

Stabilitdt der Randschichtzustéinde, vor- und nach der zyklischen Beanspruchung.
Die untersuchten Zustidnde nach der zyklischen Beanspruchung sind Durchlédufer
nach 2 - 10° Lastzyklen bei ihrer jeweiligen Dauerfestigkeit. Oben: Restaustenit,
unten: Eigenspannungen, nach [128].



7.3 Bruchflichenanalyse

7.3 Bruchflachenanalyse

Die Bruchfliche wurde mittels REM zur Analyse der versagensdominie-
renden Mechanismen untersucht und ist in Abb. 7.5 dargestellt. Wéhrend
bei schmelzmetallurgischen Bauteilen Rastlinien eine Riickverfolgung des
Initiierungsortes moglich machen, ist dies bei PM-Bruchflichen aufgrund
der zerkliifteten Oberflachenbeschaffenheit nur eingeschriankt moglich. Die
carbonitrierte Randschicht zeigt ein intergranulares Risswachstum (siehe a)
und b)). Durch die Festwalzbehandlung sind die Poren randnah komplett
zugedriickt, was sich in einer vergleichsweise glatten Bruchfliche wider-
spiegelt. Im Kernbereich ist ein duktiles Risswachstum, umgeben von tiefen

(2)69¢ 200MPa, N = 346061.
o - o2 . o :

L e & -

(¢) 6,9 g/cm?, 6, = 200MPa, N = 346061. (d) 7,2 g/cm?, 6, = 300MPa, N = 10766.

Abb. 7.5: Charakteristika der Bruchflachen carbonitrierter PM-Bauteile, nach [128]. Oben:
Intergranulares Risswachstum der carbonitrierten Randschicht, unten: duktiles
transgranulares Risswachstum des Kernbereichs. Die Pfeile deuten die Orte an, die
dem jeweiligen Risswachstumsmechanismus unterlagen.
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7 Ermiidungsverhalten carbonitrierter Zustinde

Porenkanilen, zu sehen (siehe Abb. 7.5¢,d). Hierbei sind die ehemaligen
Anbindungspunkte zwischen den Poren durch die wabenartige Bruchfld-
che angedeutet, was auf einen duktilen Restbruch im Kernbereich schliefen
lasst. Aufgrund der zerkliifteten Morphologie der Bruchflichen konnte der
Initiierungsort nicht zweifelsfrei identifiziert werden, weshalb eine weiter-

fiihrende Beurteilung nicht moglich ist.

7.4 Diskussion

Im Nachfolgenden sollen die Ergebnisse in den Kontext wissenschaftlicher
Erkenntnisse eingeordnet werden. Wihrend schmelzmetallurgische Bautei-
le bereits einer komplexen Wechselwirkung aus Eigenspannungen, Mikro-
struktur und Beanspruchung unterliegen, erhoht sich die Komplexitit von
pulvermetallurgischen Bauteilen zusitzlich durch die vorhandene Porositit.
Hierbei sollte erwihnt werden, dass noch kein Konsens iiber die Beriick-
sichtigung der Mittelspannungsempfindlichkeit bei PM-Bauteilen herrscht,
jedoch Ansitze zur Beschreibung existieren, die im Folgenden diskutiert
werden sollen.

Nach Klubberg [129] kann die Mittelspannungsempfindlichkeit fiir gesin-
terte Zustéinde iiber die Formulierung

Gu(R=0)=K-(0,(R = 1) .1

mit den einheitslosen Groflen K = 0,94 und g = 0,99 erfolgen. Dabei zeigte
sich jedoch, dass dies fiir gehértete Zustinde nicht zielfithrend ist und zu
einer deutlichen Uberschitzung der ertragbaren Zugschwellbeanspruchung
fiihren wiirde [128]. Nach Schneider und Beiss [70] kann durch Erweiterung
des Ansatzes nach Klubberg mittels empirisch ermittelter Koeffizienten die
Verbesserung der Beanspruchbarkeit iibergreifend fiir aufgekohlte und car-
bonitrierte Zustdnde in Abhingigkeit der Beanspruchbarkeit im gesinterten
Zustand abgeschitzt werden. Nachfolgende Abb. 7.6 stellt die Zusammen-
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hinge dar. Die dargestellten Zustinde liegen im einsatzgehiarteten Zustand
vor und wurden in der ersten Anlassstufe (max. 200 °C) angelassen. Zusétz-
lich sind die im Rahmen dieser Arbeit erstellten Dauerfestigkeiten der un-
tersuchen Dichten dargestellt. Dariiber hinaus wurde die Dauerfestigkeit des
aufgekohlt und gehérteten, jedoch nicht angelassenen Zustandes, von Nuss-
kern [130] dargestellt. Die Beschreibung der resultierenden Beanspruchbar-
keit der einsatzgehirteten Zustinde in Abhéngigkeit der Beanspruchbarkeit

des Sinterzustandes kann nach Schneider [70] durch die Gleichung

aK(Gm + Ga)einsatzgehﬁrtet =K- (O‘K (Gm + Ga)gesintert)q (72)

erfolgen, unter Beriicksichtigung der Oberspannung o,, + o, und des Kerb-
faktors o, mit den einheitenlosen Koeffizienten fiir aufgekohlte Zustin-
de mit K¢ = 10,994 und gc = 0,656, sowie fiir das Carbonitrieren durch
Kcin = 2,988 und gc+ny = 0,95. Die Ergebnisse dieser Arbeit fallen sehr
gut in die o.g. Beschreibung fiir carbonitrierte Zustidnde. Dabei liegen die
Ergebnisse an der oberen Grenze der berichteten Dauerfestigkeiten aufge-
kohlter Zustinde und gleichzeitig zentral in der Erwartung der Dauerfes-
tigkeit fiir carbonitrierte Zustiande. Erwihnt werden sollte jedoch, dass die
Literaturdaten der Dauerfestigkeiten von nicht gewalzten Zustinden stam-
men. Aufgrund dessen sollten die vorliegenden, nachverdichteten Bauteile
eine zusitzliche Steigerung der Beanspruchbarkeit aufweisen. Merkel [64]
trennte die Beitrdge der Zunahme der Beanspruchbarkeit durch eine Fest-
walzbehandlung von PM-Bauteilen nach Verdichtung, Verfestigung und Ei-
genspannungen. Hierbei spielt die Verdichtung, im Verhiltnis zur Verfesti-
gung, nur eine untergeordnete Rolle.

Nun soll die Frage diskutiert werden, inwiefern eine Erhohung der Druckei-
genspannung eine Verbesserung der Ermiidungseigenschaften bewirkt. Die
von Merkel diskutierten GesetzmiBigkeiten wurden in PM-Bauteilen ge-
sinterter Mikrostruktur untersucht, die i.d.R. eine ferritisch-perlitische Mi-
krostruktur aufweisen. Damit einhergehend weist der Grundwerkstoff ein

199



7 Ermiidungsverhalten carbonitrierter Zustinde

1600 T T T T T T T
<
q 1400+ uK(om+cra),CN=2.988(uK(om+oa),gesintert)0'95 7]
=
E 1200 -
:_cCU 1000 -
()
I °
= - ] o .
s 800 Nusskern et al.
c
‘D 600 . - 4
) ®
< [ ¢ ®
4004 - . ® ° aufgekonhlt i
E °® _ - 0.656
3 ° (0 +0,),EH=10.994(a (01, +0,), gesintert)
= 200 [ i\ -
Eigene Daten
O T T T T T T T
0 100 200 300 400 500 600 700 800

ax(o,+0,).gesintert [MPa]

Abb. 7.6: Verhiltnis der Beanspruchbarkeitsgrenze in Abhédngigkeit des Kerbfaktors K; und
der Oberspannung o,, + 0, von einsatzgehirteten (Ordinate) im Verhdltnis zu ihren
jeweiligen gesinterten (Grund-)Zustidnden (Abszisse), digitalisiert nach [70]. Er-
géinzt wurden die Beanspruchbarkeiten der carbonitrierten Zustinde dieser Arbeit
[101] sowie von [130]. Das Farbschema der eigenen Daten ist in Abhéngigkeit der
Dichte, rot: 6,9 g/cm?, blau: 7,2 g/cm?, gelb: 7,35 g/cm?.

vergleichsweise geringes Festigkeitsniveau auf. Offen bleibt, inwieweit ei-
ne Ubertragung auf gehirtete Randschichtzustinde erfolgen kann.

Da zur Quantifizierung des Beitrags der Steigerung der Beanspruchbarkeit
die Kenntnis des Eigenspannungszustandes notwendig ist, kann hier nur auf
die Dissertation von Nusskern zuriickgegriffen werden. Im einsatzgehirte-
ten Zustand an Fe-0,85Mo der Dichte 7,2 g/ cm? konnte bei einem Last-
verhéltnis R=-1 eine Dauerfestigkeit von Rp = 475MPa erreicht werden.
Aufgrund identischer Festwalzbehandlung und Ausgangsdichte kann hier
direkt ein Riickschluss des Randschichtzustandes auf die Dauerfestigkeit
gezogen werden. In den gehirteten (und nicht angelassenen) Zustinden wur-
den Druckeigenspannungen von bis zu —450 MPa berichtet. Aus dem Dia-
gramm zeigt sich dabei eine Verbesserung der ertragbaren Oberspannung
von ca. 50 MPa. Vergleicht man die Eigenspannungen vor und nach der An-
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lasswarmebehandlungen dieser Arbeit (Kapitel 6), zeigt sich eine Redukti-
on der Eigenspannung von iiber —300 MPa auf ca. —150 MPa, begleitet von
einer Abnahme der Hirte von 1000 HVO,1 auf ca. 800 HVO,1. Daraus kann
die Vermutung aufgestellt werden, dass die Reduktion der Hirte und Druck-
eigenspannungen zu einer deutlichen Reduktion der Ermiidungsfestigkeit
fithrt. Da einsatzgehirtete Bauteile jedoch in der Regel immer angelassen
werden, muss hier gewissermallen die Frage gestellt werden, inwieweit ei-
ne Optimierung der nach dem Hirten vorliegenden Eigenspannungszustin-
de zielfiihrend ist, solange die Verinderung des Eigenspannungszustandes
durch die Anlasswiarmebehandlung unberiicksichtigt bleibt.
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8 Zusammenfassung

Das Ziel dieser Arbeit umfasst die Beschreibung der Prozesskette des Car-
bonitrierens von pulvermetallurgisch randschichtverdichteten PM-Bauteilen
in Abhingigkeit der Dichte und die Vorhersage des resultierenden Rand-
schichtzustandes. Zu diesem Zweck wurde die Prozesskette simulativ in
zwei Teilprozessen umgesetzt, erstens dem Massentransport und zweitens
der anschlieBenden Abschrecksimulation. Die Modellierung beider Teil-
prozesse wurde an einer Vielzahl von experimentellen Zustidnden validiert.
Die Vorhersage der Elementgradienten des Kohlen- und Stickstoffs konnen
in einem Vertrauensbereich von £10% prognostiziert werden. Zur voll-
umfinglichen Charakterisierung des Randschichtzustandes wurden Hirte-,
Restaustenit- und Eigenspannungstiefenverlidufe in Abhingigkeit der Dichte
analysiert. Dabei konnen die Hérte- und Restaustenittiefenverldufe mit ei-
nem Vertrauensbereich von +20% vorhergesagt werden. Es sollte erwéhnt
werden, dass sich etwaige Abweichungen der Vorhersage des Elementtie-
fenverlaufs als Fehlerkette auf die Vorhersage der Randschichtzustidnde aus-
wirken.

Aufgrund der Anlasswiarmebehandlung zeigte sich eine signifikante Veridn-
derung der Eigenspannungen, die durch die Abschreckwirmebehandlung
nicht abgebildet werden kann. Die Validierung konnte folglich nur an einem
gehirteten Zustand pro untersuchter Dichte erfolgen. Durch die Analyse der
Verdanderung des Randschichtzustandes vor und nach der Anlasswirmebe-
handlung kann eine plausible Erkldrung der Abweichung der Simulation
zum Experiment gegeben werden. In weiterfithrenden Untersuchungen soll-
te dabei der Effekt der Randschichtstabilitit beim Anlassen in Abhéngig-
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keit des Kohlen- und Stickstoffs abgebildet werden, sodass simulativ eine
gesamtheitliche Betrachtung des Carbonitrierens erfolgen kann.

Durch die Erweiterung der Materialmodelle auf Stickstoff, sowie auch auf
den technisch relevanten Bereich der Dichte, konnen zukiinftig Vorhersa-
gen der Bauteilzustinde durch das erstellte Simulationsmodell getroffen
werden. Somit wurde ein hilfreiches Werkzeug bei zukiinftiger Prozess-

und/oder Bauteilauslegung erstellt.

8.1 Materialverhalten durchgreifend
carbonitrierter PM-Bauteile

Insgesamt wurden sechs verschiedene chemische Zusammensetzungen in
jeweils drei Dichten (6,9 g/cm?, 7,2 ¢g/cm? und 7,35 g/cm?) als Untersu-
chungspunkte der Auswirkungen der Elemente Kohlen- und Stickstoff auf
das metallurgisch-thermomechanische Materialverhaltens (siehe Abschnitt
5.3.3 und [107]) untersucht. Dazu wurden fiir alle Chargen Zeit-Temperatur-
Umwandlungsdiagramme erstellt und die Abhingigkeiten modelliert. Hier-
bei wurde herausgefunden, dass im Vergleich zum Kohlenstoff der Anteil
an Stickstoff einen weniger stark ausgeprigten Effekt der Austenitstabili-
sierung zeigt. Durch die Vereinheitlichung der Auswirkungen des Stick-
stoffs auf den Effekt des Kohlenstoffs konnte eine vereinfachte Formulie-
rung zur Abbildung der metallurgischen GesetzmiBigkeiten erfolgen. Die
ZTU konnten durch eine gesamtheitliche Modellierung in Abhingigkeit des
terndren Phasenraumes Fe-C-N beschrieben werden. Die Untersuchungen
der martensitischen Umwandlung zeigten keine Auswirkungen der Porositit
auf die Umwandlungskinetik und sind dabei im Einklang mit den Befunden
der Untersuchungen der ZTU-Diagramme.

Bei der Auswertung der martensitischen Abschreckversuche zeigte sich je-
doch ein neuartiger Effekt, der sich auf die Hohe des Volumensprunges
der martensitischen Umwandlung in Abhingigkeit der untersuchten Dichte
auswirkt. Durch Untersuchungen an nachverdichteten Proben konnte dieser
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Effekt bestitigt werden. Eine vollumfingliche Analyse und Modellierung
konnte aufgrund geringer Datenmenge nicht erfolgen. Auch die Untersu-
chung der Umwandlungsplastizitit in Abhingigkeit der Dichte zeigte inter-
essante Erkenntnisse, die in Wechselwirkung mit dem vorher diskutierten
Volumensprung zu stehen scheinen (siehe Abschnitt 5.3.5 und [101]). Erste
Untersuchungen der Verdnderung der Porositit in Abhingigkeit der Um-
wandlungsplastizitit zeigten eine Reduktion der Porositit. Hierbei sollte in
weiterfithrenden Arbeiten die Wechselwirkung aus Umwandlungsplastizitit
einerseits, und plastische Verformung pordser Bauteilbereiche andererseits,
néher beleuchtet werden.

Die mechanische Analyse einsatzgehirteter, pulvermetallurgischer Proben
stellt eine Herausforderung aufgrund des Zielkonfliktes zwischen repri-
sentativem Volumenelement zum einen und chemischer Homogenitéit zum
anderen dar. Hierzu wurde zu Lasten der Reprisentativitit der Porositit ei-
ne diinnwandige Probengeometrie gewihlt, sodass ein chemisch homogener
Zustand innerhalb der Probe gewihrleistet werden kann. Dies fiihrt jedoch
zu schwankenden Ergebnissen in der Bestimmung mechanischer Kenn-
werte. Dabei ist vor allem die Zug-Druck-Anisotropie zu beriicksichtigen.
Durch eine entwickelte Auswertemethodik konnten mechanische Kennwer-
te der unter Druckbelastung durchgefiihrten Versuche auf die versagenskri-

tischeren mechanischen Kennwerte unter Zugbelastung projiziert werden.

8.2 Diffusion in gradiert porosen Bauteilen

Durch Untersuchungen an festgewalzten und folglich gradiert pordsen Bau-
teilen konnten die lokalen Diffusionskoeffizienten in Abhédngigkeit der un-
tersuchten Dichten abgeschitzt werden (siehe Abschnitt 5.2.4 und [100]).
Durch die unterschiedlich verdichteten Bereiche konnte eine additive Ver-
kniipfung der Diffusionsanteile der Volumen- und Porendiffusion erstellt

und anhand von weiteren Carbonitrier-Zustinden validiert werden. Die Po-
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rendiffusion wurde als Sprungfunktion in Abhéngigkeit des aus der Literatur
bekannten Uberganges von geschlossener zu offener Porositit modelliert.
Die Volumendiffusion zeigte vor allem in den oberflichennahen, ndherungs-
weise voll verdichteten Bereichen eine Abhingigkeit von der untersuchten
Nenndichte. Hierbei ist davon auszugehen, dass die noch vorhandenen Po-
ren eine rissformige Morphologie aufweisen und die Volumendiffusion wei-
terhin signifikant behindern. Durch eine Formulierung in Abhingigkeit der
Ausgangsdichte konnte insgesamt eine gute Abbildung verschiedener Pro-
zesskombinationen gewéhrleistet werden. Dabei zeigte die Simulation auch
bei mehrstufigen Prozessen unterschiedlicher Temperatur und Elementpegel

eine robuste Vorhersage in einem Streuband von +10%.

8.3 Randschichtzustande carbonitrierter
Bauteile

Anhand der untersuchten Chargen konnten im Prozessfenster des Carboni-
trierens bis 1,0 Ma-%C und 0,4 Ma-%N Restaustenitgehalte bis ca. 30 Vol-%
und Hirten von 800 HVO0,1 bis tiber 1000 HVO0,1 festgestellt werden. Simu-
lativ konnte durch die direkte Korrelation der aus dem Diffusionsprozess be-
stimmten Elementtiefenverldaufe der Restaustenit und die Hérte bis auf eine
Genauigkeit von £20% bestimmt werden [124]. Dabei zeigten sich, im Ver-
gleich zu typischen Einsatzstihlen wie 20MnCr5 und 18CrNiMo7-6, keine
Restaustenitgehalte von iiber 50 Vol-%. Aus der Sensitivititsstudie konnte
jedoch der Effekt auf die Legierungszusammensetzung zuriickgefiihrt wer-
den, da bei steigendem Anteil an Legierungselementen die Martensit-Start-
Temperatur weiter reduziert wird und folglich der Restaustenit signifikant
zunimmt. Im gehirteten Zustand konnten Druckeigenspannungen von bis
zu —300 MPa experimentell ermittelt und simulativ vorhergesagt werden.
Durch die Analyse einer nachtriglichen Anlasswirmebehandlung konnte
der signifikante Abbau der Eigenspannungen randschichtnah experimentell
bestimmt werden. Da die Warmebehandlungssimulation das Abschrecken
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abbildet, konnten die Randschichtzustidnde im angelassenen Zustand nicht

zur Validierung herangezogen werden.

8.4 Ermuidungsverhalten carbonitrierter
Bauteile

Zur Untersuchung des Ermiidungsverhaltens wurden momentenkontrollier-
te Versuche unter Zugschwellbelastung durchgefiihrt (siehe Kapitel 7 und
[101]). Dabei zeigten die carbonitrierten Zustdnde eine signifikante Verbes-
serung zum gesinterten Zustand und eine vergleichbare bzw. eine leicht ho-
here Lebensdauer wie aufgekohlte Varianten. Hierbei konnte durch das Ein-
bringen von Stickstoff keine Erhohung der Dauerfestigkeit erzielt werden.
Bei der Untersuchung der Bruchflachen konnten aufgrund der zerkliifteten
Bruchfldche pulvermetallurgischer Proben der Ort der Initiierung nicht iden-
tifiziert werden. Die Bruchfldche kann jedoch in zwei Teilbereiche eingeteilt
werden, in der gehirteten und verfestigten Randschicht wurde ein intergra-
nulares Bruchbild festgestellt, wihrend im Kernbereich ein duktiler Bruch
durch Wabenbildung erkennbar ist. Die Untersuchung der Randschichtstabi-
litdt zeigte keine Verdnderung des Restaustenit- und Eigenspannungszustan-

des bis zu Spannungsamplituden in Hohe der jeweiligen Dauerfestigkeit.
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