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Abstract

Preikschat, Horst

ZUM ZUSAMMENHANG ZWISCHEN DEN MATERIALKENNGROESSEN UND
DEM ANWENDUNGSVERHALTEN VEERSCHLEISSFESTER WERKSTOFFE

Marktiibliche verschleif3feste Werkstoffe und Versuchsle-
gierungen auf der Basis der Elemente Ti, Mo, Nb, V, Ni,
Fe wurden hinsichtlich ihrer ILabor- und Anwendungs-

eigenschaften charakterisiert.

Die WC-Fe,Co,Ni- und (Ti,Mo) €, -Hartmetalle sind
kommerziellen Legierungen in Harte und Zdahigkeit eben-
birtig. Unter abrasiven Bedingungen besitzen WC-Basis-
legierungen mit kleiner CarbidkorngroBe oder martensi-
tischer Bindephase den hochsten VerschleiBwiderstand.
Titanbasishartmetalle gchneiden wegen ihrer niederen

Phasengrenzflachenfestigkeit weniger gut ab.

Die Zerspanleistung von Hartmetallen hdngt eng mit der
Warmfestigkeit, Oberflachen-RiBzahigkeit und ihrem Ge-
flige zusammen. Die (Ti,Mo)C1_X— und (Ti,V,Nb)C-Hart-
metalle sind den WC-Legierungen bei der Stahlzerspanung
iberlegen. Bei der GrauguBbearbeitung sind die unter-
suchten rohstoffgiinstigen Schneidstoffe {Uiblichen WC-
Hartmetallen unterlegen. Dies ist auf ihren niederen

Abrasionswiderstand zuriickzufiihren.

Eine zielgerechte Auswahl, Einsatz und Neuentwicklung
von verschleiBfesten Werkstoffen ist wunter Beruck-
sichtigung ihrer WerkstoffkenngroBen und den Ver-

schleiBmechanismen moglich.




Abstract
Horst Preikschat

RELATIONS BETWEEN MATERIAL PROPERTIES AND PER-
FORMANCE OF WEAR RESISTANT MATERIALS

Commercial available, wear resistant materials and
alloys based on the elements Ti, Mo, Nb, V, Ni, Fe were
characterized by their laboratory properties and per-

formance under workshop conditions.

WC-Fe,Co,Ni- and (Ti,Mo)C1_x—hardmetals are equal to
commercial alloys in regards of hardness and toughness.
Under abrasive conditions WC-base alloys with a small
carbide grain size exhibit the highest wear resistance.
Titanium base hardmetals are inferior due to their

lower phase boundary strength.

The performance of hardmetals in metal cutting is
strongly related to hot-hardness, Palmgvist-toughness
and their microstructure. (Ti,Mo)C1_x— and (Ti,V,Nb)C-
hardmetals are superior to WC-base alloys in cutting
low alloy steels whereas the studied cutting tools
based on favourable raw materials are inferior in cut-
tingv cast 1iron. This refers to their lower abrasion

resistance.

A proper selection, application and development of wear
resistant materials is possible considering their pro-

perties and wear mechanisms.
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Einleitung und Zielsetzung

VerschleiBfeste Werkstoffe lassen sich nach ihrem Metallgehalt
einteilen in St&dhle, Hartlegierungen Hartmetalle und metall-
freie Werkstoffe. Ihr VerschleiBverhalten kann in weiten Gren-
zen durch die chemische Zusammensetzung und den Gefligeaufbau

beeinfluBt werden.

Sie werden in zahlreichen wirtschaftlichen Bereichen (Bergbau,
Rohstoffexploration, metall- und holzverarbeitende Industrie,
Textilbereiche u.a ) als hochbelastete Teile eingesetzt. PFiir
die Erwirtschaftung des Bruttosogialprodukts nehmen diese Werk-
stoffe eine Schlisselgtellung ein, die mit der der BSuperle-
gierungen flr die Energieerzeugung verglichen werden kann. Die
zahlreichen, Dbereits marktiiblichen Materialien wurden in den
letzten Jahren um Werkstoffe erweitert, bei denen man die
Kenntnisse fiiber den Zusammenhang zwischen ihrem Aufbau (Ge-
fiige), der chemischen Zusammensetzung und den mechanischen
Eigenschaften auszunutzen sucht. <1-%>. Neue Hochdruck- und
Beschichtungstechniken eroffnen zus&tzlich Moglichkeiten, Werk-
stoffe herzustellen <4-6>.

Den Anwendern gelingt es oftmals nur durch umfangreiche Ver-
suchsreihen, optimale Werkstoffe auszuwdhlen. Das Anforderungs-
profil, das von Seiten der Anwender aufgestellt wird, umfaBt

beispielsweise Forderungen nach

-~ einen hohem VerschleifBwiderstand
~ gleichmdBiger Produktqualitat

- einfacher Verwendbarkeit.

Dem steht die Charakterisierung der Werkstoffe seitens der
Hersteller gegeniiber. Sie ist an den WerkstoffkenngroBen orien-
tiert und umfaBt z.B. die Angaben iiber die

- Festigkeit

- Zdhigkeilst

~ chemische Bestandigkeit.




Es Dbesteht bislang nur in wenigen PFallen Klarheit, welche
Materialeigenschaften fir ein bestimmtes Einsatzverhalten op-
timal sind. Umgekehrt ist eine zielgerichtete Entwicklung neuer
Werkstoffe nur moglich, wenn die Abh8ngigkeiten zumindest qua-

litativ bekannt sind.
7iel dieser Arbeit ist:

(1) die Charakterisierung von Versuchslegierungen, bei denen
teure Rohstoffe (Wolfram, Cobalt) durch gliinstigere
ersetzt werden. Der Schwerpunkt soll auf die fir die
Ermittlung relevanten physikalischen, mechanischen und
chemischen Eigenschaften gelegt werden. Ihr VerschleiBlver-
halten soll anhand von ModellverschleiBsystemen (abrasiver

VerschleiB, Dreh- und Frésversuche) ermittelt werden.

(2) die Charakterisierung handelsiiblicher, teilweise neu
artiger Werkstoffe wund der Vergleich mit den Eigen-
schaften der Versuchslegierungen.

(3) die Untersuchung des Zusammenhangs zwischen den unter
Laborbedingungen ermittelten WerkstoffkenngrofBen und

ihrem VerschleiBBverhalten.

Fir die Herstellung der Versuchslegierungen wurden die Systeme
WC-Fe~-Co-Ni, TiC—MoC1_x—Ni und TiC-VC-NbC-Ni-Mo ausgewdhlt. Die
Auswahl erfolgte im Hinblick auf die fiir die westliche Welt
unginstige Veteilung der Lagersgstédtten von Wolfram und Cobalt
<2> sowie die Preisentwicklung <1> fiir diese Rohstoffe. Die
Notwendigkeit, rechtzeitig ZErsatzwerkstoffe zur Verfiigung zu
haben, wird durch die Tatsache unterstrichen, daB ca. 98% aller
Hartmetalle Wolframcarbid enthalten und mehr als 50% reine WC-
Co-Legierungen sind <3>.




1. Charakterisierung verschleiBfester Werkstoffe

1.1. Definition verschleiBBfester Werkstoffe

Uberall, wo Maschinen und Anlagen betrieben werden, ist mit
einer Wertminderung durch Verschlei zu rechnen. Verschleifl
verandert Form, Oberfldche und Gebrauchseigenschaften der An-
lagenteile wund kann bis zur volligen Unbrauchbarkeit oder Zer-
storung einzelner Komponenten gehen. Die DIN 50320 definiert
Verschleill als: "fortschreitenden Materialverlust aus der Ober-
flache eines Korpers, hevorgerufen durch mechanische Ursachen,
d.h. Kontakt und Relativbewegung eines festen, fllissigen oder

gasformigen Gegenkdrpersg" <8>.

Okonomisch hat Verschleil3 eine erhebliche Bedeutung.
Schatzungsweise Dbetrugen die durch Abtrag in der BRD hervorge-
rufenen Verluste und Folgekosten fir 1974 bzw. 1975 zwischen
10-15 Mrd. DM <9-10> ein Wert, der etwa in der GrdBenordnung
von 1% des gesamten Bruttosozialprodukts liegt. Durch konse-
quente Anwendung der Kenntnisse der VerschleiBforschung ist

eine 50%ige Einsparung denkbar.

Die Problemstellung fir den Konstrukteur lautet somit, unter
der Vielzahl vorhandener Werkstoffe den fir den jewelligen
Zweck am geeignetsten, verschleiB8festen Werkstoff auszuwédhlen.
Umgekehrt erwdchst aus der fortschreitenden Rationalisierung
und den PForderungen nach Qualitidtssteigerungen (Toleranzen,
Lebensdauer, Wartungsintervalle u.a.) die zwingende Notwendig-
keit, neue, hochbeanspruchbare Materialien zu entwickeln.
Beiden Zielsetzungen liegt die Frage nach den
MaterialkenngroBen zugrunde, die als MaBl fiir die VerschleiB-
festigkeit eines Werkstoffs dienen konnen.

Ein Blick auf typische, in der Praxis h#ufig anzutreffende
VerschleiBsysteme, macht die unterschiedlichen Anorderungen
deutlich, die an verschleiBfeste Materialien gestellt werden.

In flissigkeitsgeschmierten Gleitlagern kommt es besonders in




der An- und Auslaufphase zu PFestkorper-Festkorper-Kontakten,
die adhdsiven und abrasiven VerschleiB8 zur Folge haben. Mit
zunehmender Gleitgeschwindigkeit baut sich ein Schmierfilm auf,
auf dem sich die Gleitpartner praktisch verschleiB3frei bewegen.
Als Lagerwerkstoff werden Zink-,Blei- und weiche Aluminiumle-
gierungen verwendet <11,12>. Bei diesen Werkstoffen liegt die
Harte, die allgemein als ein MaB fir die VerschleiBfestigkeit
betrachtet wird, zwischen 10-60 HV. Neben diesen Werkstoffen,
die sich fir Massivlager eignen, gibt es auch Verbundwerkstoffe
<13> (galvanisch abgeschiedene Bronzelegierungen) und Sinter-
werkstoffe <14>. TIhre Hdarte erstreckt sich von ca. 20HV fiir
Bronzelegierungen bis zu 750 HV fir Sinterwerkstoffe. Die Wel-
len Dbestehen meist aus GuBeisen oder gehdrteten Stdhlen, die
zur Erreichung einer besonders verschlei8festen Oberfléchen-
schicht nitriert oder boriert wurden. Ihre Harte liegt zwiséhen
1%50-180 HB.

Eine Analyse hinsichtlich des Umfangs von wirkenden VerschleiB-
mechanismen ergab, daB ca. 50% des Gesamtverschleisses auf die
Abrasion zuriickgefihrt werden kann <10>. Fur die Steigerung des
VerschleiBwiderstandes von Teilen, die stark abrasiver Bean-
spruchung ausgesetzt sind, wurden Legierungen entwickelt, deren

wesentliche Elemente in Tab. 1 zusammengestellt sind.

Legierungen aus den genannten Systemen zeichnen sich sowohl
durch ihre Harte (bis zu 1500 HV) als auch durch Korrosionsbe-
standigkeit, gute Gleiteigenschaften und hohen Widerstand gegen

furchenden und errosgsiven VerschleiB aus.




Hartstoffbildner nichtmetallische Bindephase
Komponente

Cr, W C Co

Ta, W C Fe

Ni, Cr (W) B.S1i(C) Ni

Cu, Ni, Pe si,(p,C) Cu

Ni, Cr, Mo, Si - Co
Tab. 1: Legierungselemente metallreicher verschlei3fester

Werkstoffe <18-20>

Zur Gruppe hochstbeanspruchter Materialien, die fir die span-
lose und spanende Formgebung eingesetzt werden, gehdren Werk-
zeuge, die Uberwiegend aus hoch bindemetallhaltigen Legierungen
auf Fe- oder Co-Basis (Werkzeug-, Schnellarbeitsstédhle Stellite)
<21-25>, WC-Co, WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co und TiC-Ni,Mo-Legierungen <26-
27> bestehen. In geringem Umfang werden auch Werkstoffe auf der
Basis von reinen Hartstoffen, wie A1203, TiC¢ , BN, B4C und Dia-
mant, eingesetzt. <28-31>.

Aus den genannten Beispielen zeichnet sich bereits das Anfor-
derungsprofil von verschleiBfesten Werkstoffen ab, das jedoch

hinsichtlich der Einsatzbedingungen erheblich variieren kann.

Gefordert werden: - hohe +thermische und mec hanische
Beanspruchbarkeit
- gute Reib-/Gleiteigenschaften
- chemische Bestandigkeit.

Zusétzlich sind Bedingungen zu erfiillen, die dem Ziel, einen
moglichst hohen VerschleiBwiderstand zu erzielen, zum Teil

entgegenstehen.




Darunter fallen - gute Bearbeitbarkeit (Formgebung,
Nachschliffe u.a.)
- Zuverlassigkeit (Ausfallrisiko!)
- BService und Wartungsfreundlichkeit.

Entsprechend diesem Anforderungskatalog haben sich eine Viel-
zahl von Werkstoffen herausgebildet, die sich in

- metallreiche (Stahle, GrauguB, NE-
Legierungen)

- metalldrmere Legierungen (Stellite,
Perro-Titanite, Hartmetalle)

- metallfreie (Kunststoffe,
keramische und nichtkeramische Werk-
stoffe)

Materialien unterteilen lassen.
Im Rahmen dieser Arbeit sollen aus diesen Gruppen nur solche
betrachtet werden, die den hohen Anforderungen der spanenden

und spanlosen Formgebung geniigen.

1.2. Anwendungsgebiete und Eigenschaften

Die verschleiBfesten Werkstoffe besitzen weite Verbreitung.
Metallreiche Legierungen mit niedrigem Kohlenstoffgehalt finden
z.B. Anwendung als Matrizen, Bohrer und Stanzwerkzeuge. Werk-
stoffe mit hoherem Gehalt an Carbiden werden vor allem flr
AuftragsschweiBungen eingesetzt. Beschichtete und unbe-
schichtete Hartmetalle werden in der spanenden wund spanlosen
Formgebung uhd als Konstruktionsteile verwendet. Keramische und
nichtkeramische Werkstoffe sind heute als Fadenfilhrer, Lager-

bauteile, Ziehdorne und Diisen unentbehrlich.




Aufgrund dieses Anforderungskataloges wurden eine Vielzahl von
Werkstoffen entwickelt, von denen speziell ausgewdhlte Ver-
treter mit ihren Eigenschaften in Tab. 2a,b und in den Abb. 1
und 2 zusammengestellt sind.

VerschleiBfeste Werkstoffe werden bislang {iiberwiegend durch
ihre chemische Zusammensetzung, Harte und Biegebruchfestigkeit
charakterisiert. <3%2,33%>.
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(67-70%, = =WC, p=kfz-MK, y =Co, N =MgC

In neueren Ansdtzen werden verschleif3feste Werkstoffe hin-
sichtlich Gefiige und MaterialkenngroBen genauer charakteri-
siert, weil sie entweder unter dem Blickwinkel des verbesserten
Einsatzes bestehender Legierungen oder aufgrund der Ein-
schiatzung des Leistungsvermdgens von Neuentwicklungen be-
trachtet werden <3, 3%4-37>. Besonderer Wert wird dabei auf die




Zusammensetzung Korn—- Dichte Harte Biegebruch- E-Modul Druck- therm. therm.
groBe festigkeit festig- Ausdeh- Leitfahig-
3 5 5 keit 5 nung. keito
spanende und spanlose (pm) (g/cm”) HV (N/mm“) (kN/mm“) (kN/mn") (107°/°k) (W/m°K)
Formgebung
WC - 3Co 1 15,2 1950 1500 640 5,9 4,0 130
WC - 6Co 1 14,9 1600 2000 630 5,8 5,0 80
WC - 6Co 3 15,0 1580 2200 640 5,2 4,3 100
wC - 18Co 1 1%,8 1100 2500 540 4,2 6,0 80
wC - 28Co 3 12,8 800 2700 480 3,2 6,2 60
92WC-2 (Ti,Ta,Nb)C-6Co 1 14,8 1500 1900 630 - 4,9 110
86WC—8§T1,Ta,Nb)C—6Co 2 13,9 1550 1900 530 - 6,3 40
82WC-8(Ti,Ta,Nb)C-10Co 3 13,3 1450 1750 540 5,0 5,5 59
70WC-20(Ti, Ta,Nb)C-10Co 2 12,5 14770 1800 550 - 5,5 45
60WC-3% (Ti,Ta,Nb)C-TCo 2 10,0 1650 1200 490 5,5 7,0 25
76TiC-12Mo,C-12Ni 1 6,0 1400 1400 450 4,8 8,0 15
71TiC—12M02C—17Ni 1 6,0 1700 4,6 8,0 15
18WC—6OTiC—M02C—
SCr3C2—1ONiCo 5 6,4 1800 - 1,3 20
Sonderanwendungen:
WC-CrCo-Binder - 14,0 1700 - 6,4 50
90WC - 10Ni - 13,2 1350 - - -
85Cr 02 : 15N1i - 7,0 1450 - - -
30Ti¢ 2 T0A1,0, | 2 4,2 1950 - - -

Tab. 2a: Eigenschaften verschleiBfester Werkstoffe<33%>




Zusammensetzung Dichte Harte HV  Druckfestig~ E-Modul Schlagbiege-  Wdrmeaus-
(warmebe- keit festigkeit dehnung
(g/cm’) handelt)  (kN/mm?) (kN/mm?) (Nm) (107%/°k)
Schnellarbeitsstihle 8,1 830-860 1,5-2,8
56-5-2 8,3 870-900
S12-1-4-5 8,7 800-860
518-1-2-5
Stellite 600 2,
10W-31Cr-51Co0-1,5C-7,5s0nst. 740 2, 280 16,0 14,8
23W-31Cr-41Co0-2,5C-0,2s0onst. 380 - 250 4,0 13,0
4W-30Cr-58Co-1,0C-7sonst- - - -
Fe-Basislegierungen
34Ti-18Cr-12Ni-3,85s0onst.Rest Fe 460-470 2,2 - 0,5-1,5 12,5
3371-14Cr-0,4Ni-4,95s0nst. 960-1020 3,6 294 - 9-12
12,5Ti-16,8Cr 530 2,3 268 - 12,3
Ni-Basislegierungen
28T7iC-18Cr-6,3%sonst. Rest Ni 6,5 580-620 2,2-2,4 297 10-11
60WC-Cu-Ni Leg. 540

Quellen: <33,277>

Tab.

2b: Eigenschaften metallreicher verschleiBfester Werkstoffe
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Ermittlung der Warmfestigkeitseigenschaften und bruchmechan-
ischer KenngroBen (krit. Spannungsintensititsfaktor, spezi-
fische Brucharbeit, OberflichenriBzihigkeit) gelegt (Abb. 3-5).
Ein Teil der verschleiflfesten Werkstoffe 148t sich nach der
ISO-Norm 4990 nach Harte und Zshigkeit in 3 Anwendungsgruppen
fiir die Metallzerspanung und eine fir Verschleifl— und Berg-
baueinsatz einordnen. Durch die Entwicklung spinodaler und
beschichteter Hartmetalle, sowie dispersionsverfestigter Kera-
miken wurden Vielzwecksorten geschaffen, fiir die die bestehende

Norm eine unzureichende Klassifikation darstellt.

Somit besteht fiir den Anwender eine Liicke zwischen den fir die
Hersteller dienlichen MaterialkenngroB8en und jenen Angaben, die

einen Hinweis auf die VerschleiBfestigkeit geben kdnnen.

-
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. . SN ~ ré
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\Lp h ‘ 4000 —————————— SN, .,
2. \\\wc f1-Co i 1 N . !
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Abb. 3: Warmfestigkeitseigen- Abb. 4: Warmhérte verschleiB-
gschaften verschleif3— fegter Werkstoffe <42>

fester Werkstoffe<42>
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Umwandlungen
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Abb. ba: Biegebruchfestigkeit verschleiBfester Werkstoffe <1>
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Abb. 5b: RiBzdhigkeit verschleiBfester Werkstoffe <38-41>
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1.3. VerschleiBmechanismen

Die bei der Abnutzung von Werkstoffen wirkenden VerschleiBme-
chanismen lassen sich in Anlehnung an Habig <4%> und Hoglund

<44> untergliedern in:

- Abrasion

mechanischer und thermo- 41::::__— Adh&dsion
mechanischer Verschleif3 ~==:::::: plastische Deformation
Kamm- und QuerriBbildung

chemischer VerschleiB ::Z::::::: Oxidation
Diffusion

Abrasion

Etwa 50% aller VerschleiBprozesse haben abrasiven Charakter
<45>. AbragionsverschleiBl tritt vorwiegend beil Werkstoffen auf,
die in der Rohstoffgewinnung und -aufbereitung eingesetzt wer-
den. Aber auch an Werkzeugen der spanenden wund spanlosen

Formgebung lassen sich Abrasionserscheinungen beobachten.

In Modellverschleif3systemen stellten Blomberry und Walter
<46,47> fest, daB der Abtragsvorgang von WC-Co-Hartmetalen bei
Raumtemperatur durch Bindererosion, transkristalline MikroriB-

bildung und HerauslOsen von Carbidkdrnern bestimmt wird.

Die VerschleiBhohe ist abhdngig von der chemischen Zusammen-
setzung der untersuchten Werkstoffe, ihrer Kornform und Carbid-
korngroBe, dem Losungszustand der Bindephase, sowie der mit-
tleren Binderschichtdicke <48,50>. Dem Binder kommt eine ent-
scheidende Bedeutung fiir die Einbindung der harten (verschleiB-

festen) Phasen im Gefiige zu.
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Abb. 6: VerschleiBwiderstand von Werkstoffen mit me-

tallischer und kovalenter Bindung <HB1D>

des Abrasionsvorgangs konnen sich Co und Co,Ni-Binde-

Wahrend
phasen spannungsinduziert von einer kubisch-flachenzentrierten
in eine hexagonale Modifikation umwandeln. Dies fuhrt beil

Ni,Co-gebundenen Hartmetallen zur Verringerung des plastischen
Verformungsvermdgens und gur Verschlechterung des VerschleiB-
verhaltens <53>. Dagegen wird durch Reibmartensit die Druckei-

genspannung in der Carbidphase erhoht, was zu einer Verbes-

serung der VerschleiBfestigkeit fiihrt <48>.

<51,54> filhrte grundlegende Untersuchungen zum Ver-

Khurshov
schleiBverhalten von Werkstoffen unter abrasiver Beanspruchung
durch. Er charakterigierte die VerschleiBfestigkeit von Ver-

suchswerkstoffen durch Normierung des Verschleiflergebnisses auf

den VerschleiB3 einer Referenzprobe. Diese relative VerschleiB-

festigkeit ist in Abhdngigkeit zur Harte der untersuchten Werk-
stoffe in Abb. 6 dargestellt. Die VerschleiBfestigkeit ein-
Werkstoffe ist vom Atom—~ und Gefligeaufbau abhingig.

phasiger
VerschleiBfestigkeit mehrphasiger Le-

Die Abschidtzung der
gierungen ist bislang unbefriedigend <55> (Abb. 7).
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Wie aus Abb. 8 hervorgeht, #@ndert sich das VerschleiBverhalten
mit zunehmender Harte des Schleifmittels.

homogene
»~===heterogene

Werkstoffe

Verschleif3
AN

Harte (Schleifkorn) / Harte ( Probe)

Abb. 8: EinfluB der Hiarte des Schleifkorns
auf den AbrasionsverschleiB

Bei einer relativen Harte von 1...1,5 geht der VerschleiB,
bedingt durch eine Anderung der VerschleiBmechanismen, in die
Hochlage iber. Czichos <57> unterstreicht, daB die von Khurshov
<54> gefundenen Zusamenhidnge nur fir Werkstoffe gelten, die
sich beim Abrasionsvorgang in der VerschleiBhochlage befinden.

Vijh <58> fand, daB der Abrasionswiderstand mit der Bindungs-
energie von Atomen und Molekiilen korrelierbar ist (Tab. 3).

Neuere Untersuchungen <59-61> gzeigen, daB sich bei abrasiver
Beanspruchung hartsproder Werkstoffe Risse in der VerschleiB-

zone bilden.

Es hat deshalb nicht an Versuchen gefehlt, den VerschleiBwider-
gtand mit bruchmechanischen KenngrdfBen zu korrelieren. Nach
Blomberry <46> ist der Abrasionswiderstand jedoch weder durch
die Biegebruchfestigkeit, noch durch die RiBz&higkeit erklér-
bar. Die Befunde werden von Moore und King <52> bestatigt.

Bei der Betrachtung des abrasiven VerschleiBBvorgangs mull be-
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ricksichtigt werden, daB sich am Schneidkeil von Zerspanungs-
werkzeugen Temperatur- und Spannungsfelder iiberlagern. Nach Suh
<62> haben zahlreiche oxidische Einschliisse im Werkstiickstoff
auch noch bei zerspanungsiiblichen Temperaturen von 900°C eine
dem Schneidstoff vergleichbare Harte. Ihre abrasive Wirkung
konnte Trent <62> zwar fiur Schnellstahl bestdtigen, jedoch fir
andere Schneidstoffe liegen keine gezielten Hinweise vor. Bei
der Zerspanung von GuBeisen besitzen WC-Co und WC-(Ti,Ta,Nb)C-
Co-Hartmetalle mit niedrigem Cobaltgehalt und kleiner Carbid-
korngroBe die hochste VerschleiBfestigkeit <63%,64>. Wie jedoch
aus den Abb. 1 und 2 hervorgeht, kann dies nicht allein mit
makroskopischen FestigkeitskenngroBen erklédrt werden. Dagegen
zeigen die fur die Stahlzerspanung geeigneten TiC-Ni,Mo-Hart-
metalle eine Erhohung der Standzeit mit zunehmender Zsahigkeit.
<65,66>

Adhdsion

Die wunter hoher Flachenpressung ablaufenden VerschleiBvorgéinge
an Werkzeugen filhren zu neuen, hochaktiven Oberflachen, die
eine Reaktion zwischen den beiden Reibpartnern Dbeginstigen.
Tomov <71> konnte an Gleitversuchen szwischen Schnellarbeits-
stahl, Hartmetall wund Schneidkeramik auf Verglitungsstahl das
Auftreten dieses VerschleiBmechanismusses fiir die genannten
Paarungen in einem weiten Gleitgeschwindigkeitsbereich nach-
weisen. Allerdings weisen sowohl Tomov als auch Kragelski und
Hogmark <72,7%> darauf hin, daB bei hoheren Geschwindigkeiten
eine Uberlagerung durch Tribooxidation stattfindet.

Nach Wright et al. <74> ist auf der Span- und Freiflsdche von
Drehwerkzeugen zwischen den Werkstoff-Werkzeug-Beriihrungs-
flachen kein Sauerstoffzutritt zu erwarten. Unter diesen Be-
dingungen wird die Gliltigkeit von Archard”s VerschleiBgesetz
<75,76>

3F.s

V = const., ———-
A-H (H=Makrohdrte)

als zutreffend angenommen.
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Die GesetzmaBigkeit wird von Cook und Nayak <77> durch Zerspan-
versuche mit Schnellarbeitsst@hlen bestatigt.

Nach McCintock und Argon <78> ist der VerschleiBl des hérteren
Werkstoffs VH von der relativen Harte beider Reibpartner ab-
hangig. Sie fanden eine Abhdngigkeit der Form:

HHarter Werkstoff

HWeicher Werkstoff

Bei der Zerspanung von hochwarmfesten Stadhlen ist wegen der
hohen spezifischen Schnittkraft und des kleinen (HH/HW)—
Verh&ltnisses bei vergleichsweise niedrigen erreichbaren
Schnittgeschwindigkeiten mit hohem Adh8sionsverschleif AV
rechnen <79-81>

Die Adhdsionsneigung 188t sich bei WC-Co-Legierungen durch Zu-
gabe von TiC-Mischkristallen verringern, was mit ‘der hohen
Warmharte von Titancarbid erklért wird <82,8%>. Nach einer neu-
eren Untersuchung <86> liegt die Warmh&rte von Titancarbid

deutlich unter der von Wolframcarbid.

Die Beschichtung von Schneidwerkstoffen mit Hartstoffen <84,85>
konnen ebenso wie die Bildung von Reaktionsschichten <87-89>
verschleiBhemmende Wirkung haben. Allerdings weisen Dearnly et
al. <90> in ihrer neuesten Untersuchung mit Hilfe von Quick-
stop-Versuchen nach, daB zwischen der Bildung von Adh&sions-
schichten bei beschichteten und unbeschichteten Hartmetallen

bei der Zerspanung von CK 45 kein Unterschied besteht.

Nach Langhammer <91> ©besteht ein Zusammenhang zwischen den
Zerspanungskraften und dem Verschleifl von Drehwerkzeugen. Durch
die periodische Abtrennung von Verschweiflizonen ist mit einer
Zunahme der dynamischen Schnittkrédfte zu rechnen. Es ist des-

halb anzunehmen, daf die Wechselfestigkeit von Schneidstoffen
eine geeignetere VergleichsgroBe darstellt als die Makroharte.
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Plastische Verformung

Beim Einsatz von Werkzeugen in der spanenden und spanlosen
Formgebung kdnnen erhebliche Bearbeitungskrafte auftreten, die
zu einer plastischen Verformung der belasteten Schneiden fihre
konnen.

Nach Trent <63%> ist die Druckfestigkeit von Schnellarbeitsstahl
direkt mit dem Verschleifl korrelierbar.

Auch bei Hartmetallen kann beil Zerspanungsprozessen eine
plastische Verformung der Schneidkante eintreten. Nach Uberein-
stimmung =zahlreicher Autoren <66,70,92-94> finden die Ver-
formungsvorgénge gowohl in der Carbid- als auch in der Binde-
phase statt. Dabei kann es in WC-Co-Legierungen zu einer fcc-

hep~-Bindephasenumwandlung kommen <95>.

Abb.9 zeigt die Warmdruckfestigkeit von verschleiBfesten Werk-
stoffen und die mittleren Fldchenpressungen, die beim Zerspanen
von metallischen Werktoffen auftreten kdnnen. Allerdings legen
die von Degner <105> angegebenen spezifischen Schnittkréafte

wesentlich niedriger.

4000
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1000 fm — — — — 3% Mt

Druckfestigkeit, mittlerer Schnittdruck (N/mm?)

| T T
400 660 660 1000 1200 1400
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Abb. 9: Warmdruckfestigkeit verschleiB-
fester Werkstoffe <63, T4, 104>
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Zur Beschreibung des Festigkeitsverhaltens wird allgemein eine
Hall-Petch-Beziehung der Form:

+ const
° V9%arbia

g = J

als giltig angenommen <96-98>.

Neuere Bestrebungen zur Erhohung des Widerstands gegen pla-
stische Verformung, insbesondere +titancarbidreicher Hartme-
talle, zielen auf eine Verfestigung des Carbids und eine Binde-

phasenaushartung <99-103>.

Kamm- und QuerriBbildung

Die thermische und mechanische Wechselbeanspruchung z.B. beim
Frasen) von Schneidstoffen mit geringer Ziahigkeit fiihrt zur
Ausbildung von Rissen, die einen EinfluB auf die Oberfldchen-
gite der erzeugten Werksticke und das VerschleiBverhalten des
Werkzeugs haben. Den besonderen Beanspruchungen wurde durch die
Entwicklung epezieller Schneidstoffe Rechnung getragen <106,
107,112> '

Die Schwierigkeit bei der Entwicklung geeigneter Sorten besteht
in der Optimierung der VerschleiBfestigkeit (Harte) einerseits
und des plastischen Verformungsvermogens andererseits. Zur
Erzielung eines hohen Verschleiflwiderstandes ist ein niedriger
Bindergehalt bel hohem Mischcarbid- und kleiner CarbidkorngroBe

anzustreben.

Ein ausreichender Widerstand gegen RiBbildung ist aber nur bei
hinreichend groBer freier Binderweglinge (hoher Bindergehalt,

groBes Carbidkorn) gewdhrleistet.

Ubereinstimmend verlsuft die RiBfortpflanzung durch den Binder
und grobe Carbidkdrner hindurch <109,110>.
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Wegen der vergleichsweise niedrigeren Schlagbiegefestigkeit der
titancarbidhaltigen Hartmetalle wdren reine WC-Co-Legierungen

vorzuziehen <111>.

Zwischen den Ergebnissen der mikrostrukturellen Betrachtung der
RiBfortpflanzung in Frasplatten aus Hartmetall besteht Uberein-
stimmung mit RiBzdhigkeitsuntersuchungen nach der Palmgvist-
Methode <113%,1145.

Dagegen milssen nach Fischmeister <37> die erheblich voneinander
abweichenden Volumina und Verformungsgeschwindigkeiten be-
ricksichtigt werden, wum zwischen den makroskopischen Festig-
keitskenngroBen und dem VerschleiBverhalten einen Zusamenhang

herzustellen.

Oxidation

An Werkzeuge, die zur spanenden Formgebung oder zum Warmpressen
von Metallen verwendet werden, sind wegen der liblichen Arbeits-
temperaturen >800°C hohe Anforderungen hinsichtlich der Oxida-

tionsbestdndigkeit zu stellen.

Ein Uberblick liber die vorliegende Literatur 1&8t erkennen, daB
die chemische Bestdndigkeit der Carbidphase von entscheidender
Bedeutung ist, widhrend die Oxidationsgeschwindigkeit der Binde-
materialien Cobalt bzw. Nickel vérnachléssigbar ist (Tab. 3).

Die durch die Oxidation entstehenden Reaktionsprodukte weisen
Sauerstoffehlstellen im Gitter auf. Bei entsprechend hoher Tem-
peratur ist die Diffusion dieser Leerstellen maBgeblich fir die
Oxidationsgeschwindigkeit. Man versucht deshalb die Anzahl der
Punktfehler durch Einbau von Atomen hoherer Wertigkeit zu ver-
mindern. Diese MaBnahme fiihrt jedoch nur bei einer ausreichend
dichten und festhaftenden Reaktionsschicht zum Erfolg <117>.
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Gewichtszunahme (g/mmz)
Co " 6,5 (*)
Cr302 0,66
TiC 12,1
NbC, TaC 20,5
ZrC 460
Ve 735
WC 1140

Tab. 3: Oxidationsverhalten an Lufst (*) 1000°¢ (115, 116)
Temperatur 900°C

Beide Effekte erklaren, weshalb die Oxidationsbestédndigkeit von
TiC-Co-, (W,T1)C-Co- und (Ti,Cr)C-Co-Legierungen durch den
Zusatz von (Nb,Ta)C bzw. TaC innerhalb bestimmter Grenzen ver-
bessert werden kann. Dagegen wirkt sich die Zugabe von MOZC und
VC zu TiC-Co-Legierungen wegen des abdampfenden bzw. schmelzen-

den Oxids verschlechternd aus <116>.

TiC-Ni,Mo-Hartmetalle mit NbC- und TaC-Zusdtzen haben dagegen
eine ausgezeichnete Oxidationsbestdndigkeit. Vanadincarbid-Zu-
sdtze bewirken allerdings auch hier eine Verschlechterung <89>.

Nach Aussage von Kieffer et al. <118> verbessert die Zugabe von
Nitriden zu TiC-Basishartmetallen die Oxidationsbesté@ndigkeit.
Sie steigt mit zunehmendem N/(C+N)-Verhdltnis <119>.

Diffusion

Bei Zerspanung von Werkstoffen mit hoher Schr.ttgeschwindigkeit
kann der Verschleif3 auf der Spanfldche zum standzeitbestimmen-
den Kriterium werden. Untersuchungen von Loladze <121> und Usui
<122> lassen erkennen, daB dieser VerschleiBprozeB thermisch

aktiviert ist.

Die fir den Ablauf dieser Prozesse notwendigen hohen Schnittem-
peraturen werden nur von Werkzeugen aus Hartmetall und Schneid-

keramik erreicht.
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Das bestehende Konzentrationsgefdlle zwischen den Elementen des
Schneidstoffs und metallischen Werkstoffen fiihrt zu einem Ma-
terialtransport in Dbeiden Richtungen. Sowohl statische Dif-
fusions- als auch praxisnahe Zerspanungsuntersuchungen mit
Hartmetallen an Stdhlen zeigen, daB dem Kohlenstoff dabei eine
Uberragende Bedeutung zukommt <122-125>.

Eine Entkohlung fiihrt bei WC(Ti,Ta,Nb)C-Co-Legierungen zur
Bildung von Fe-W-Co-C-Phasen des Typs M6C und M2306 mit nie-
driger Festigkeit <127>. Die Bildung dieser Phasen wird aller-
dings von Usui et al. <121> wie auch von Akasawa <126> be-
stritten. Nach Meinung von Akasawa et al. <126> bestimmt allein
der Zerfall der Wolframcarbidkdorner den VerschleiBBfortschritt.

Sowohl ©bei der Stahl- als auch bei der GrauguBbearbeitung ist
mit einer Anderung des Bindergehalts und seiner Zusammensetzung
infolge gegenseitiger Loslichkeit von Cobalt und Eisen gzu
rechnen. Dagegen sind die Losungsprozesse anderer Elemente (wie
Titan, Niéb, Tantal), sowohl von der Qualit#ét her, als auch von
ihrer Auswirkung auf die VerschleiBfestigkeit her Dbetrachtet,
vergleichsweise gering einguschdtzen <127>.

Die theoretischen und experimentellen Arbeiten von Kramer <128>
lassen den SchluB zu, daB der Diffusionsverschleiff auch durch
Losungsprozesse hinreichend erklart werden kann. Auf der Grund-
lage dieser thermodynamischen Betrachtung 148t sich die Ver-
schleiBwirksamkeit der Legierungsbestandteile von verschleiB-

festen Oberfliachenschichten abschitzen.

Nach den vorliegenden Untersuchungen muB8 man den thermodyna~-
misch bedingten Verschlei3 als einen komplexen ProzeB auffas-
sen, in dem Diffusions-, Losungs- und thermoelektrische Vor-

gdnge ablaufen <129>.
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1.4. Oekonomische Bedeutung

Das Verstédndnis und die Auseinandersetzung mit dem Problem des
Verschleisses war lange iUberwiegend von der werkstoffkundlichen
Seite her gepridgt <130-133>. In neueren Veroffentlichungen wird
nun zunehmend auch die gesamtwirtschaftliche Bedeutung des
Vergchleisses hervorgehoben. Man schatzt die in der
Bundegsrepublik allein 1975 eingetretenen Verluste durch
Abnutzung auf ca. 10 Mrd. DM.

Wegen der grundlegenden Bedeutung der metallverarbeitenden In-
dustrie zur Erstellung des Bruttosozialprodukts von 1000 Mrd.
DM (1975) bzw. 1550 Mrd. DM (1981) <1%4> kommt den in diesem
Bereich verwendeten Produktionsmaschinen und Werkzeugen Dbeson-
dere Aufmerksamkeit zu. Allein 12% aller Verdffentlichungen auf
dem Sektor Verschleif3 haben den ProduktionsprozeB mit der damit

verbundenen Abnutzung von Werkzeugen zum Thema <135>.

Werkzeugmaschine, Schneidwerkstoff und Werkstick bilden ein
System, in dem die gegenseitigen Abhingigkeiten (Steifigkeit
der Maschine, Antriebsleistung, Bearbeitbarkeit des Werkstiicks,
Materialeigenschaften des Schneidstoffs) letztlich iiber die
Fertigungskosten entscheiden <136> (Abbn. 10=1%)

Lardner <133%> unterstreicht, daB allein in England die Werk-
zeugkosten 20 Mrd. &L (ca. 70 Mrd. DM) ausmachen. Den Anteil
moglicher Ersparnisse durch schneidstoffgerechten Einsatz der
Werkzeuge beziffert er auf ca. 14 Mrd. DM. Nach Klicpera <137>
liegt der Anteil der Werkzeugkosten beim NC-Drehen bei einen
Anteil von 4% der Fertigungskosten. Durch die Wahl des Schneid-
stoffs wird die erzielbare Schnittgeschwindigkeit festgelegt. Von
ihr hdangen alle maschinenzeitabhingigen Kosten ab (Abb. 11).

Unter den verschleiBfesten Werkstoffen besitzen die metallreichen
Legierungen zwar einen Uberwdltigenden Marktanteil, ihr Anwen-
dungsgebiet liegt jedoch dort, wo besonders hohe Anforderungen an
die Zahigkeit gestellt werden und die Zerspanungsrate mithin von

sekundarer Bedeutung ist (Tab. 4).
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Abb. 12: Aufteilung der NC-Maschinen <139>
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Werkstoff Produktion (1980), westliche Welt
Werkzeugstahl 1-5'106 t

Schnellarbeitsstihle 150104 4

Hartmetalle 15107 4

Keramik und super-

harte Werkstoffe 120 t

Tab. 4: Erzeugung verschleifester Werkstoffe <141>

Der mengenmidBige Hauptanteil der Zerspanung, insbesondere in
der Massenfertigung, wo eine hohe Produktionsgeschwindigkeit
(und damit eine groBe Abtragsrate) gefordert wird, wird durch
hartstoffreiche Schneidstoffe durchgefiihrt.

Vor allem von beschichteten Hartmetallen, und in neuester Zeit

auch von synthetischen Werkstoffen (kubisches Bornitrid, Werk-

stoffe auf ©Siliziumnitridbasis, polykristalliner Diamant),

gehen Anst6B8e zu einer Produktionssteigerung aus <28,30,142-

144>. Die Entwicklung der Bearbeitungsgeschwindigkeit zeigt Abb.
14,
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Abb. 14: Entwicklung der Bearbeitungs-
geschwindigkeit <84,140,166>
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Wahrend mit beschichteten Hartmetallen Produktionssteigerungen
von 25-300% moglich sind, konnen mit Diamantwerkzeugen ca. 10-
%20 mal mehr Werksticke gefertigt werden als mit unbeschichteten
Hartmetallen <30, 145-148>.

Gerade bei sproden Schneidstoffen ist die Bedeutung der Harte
und Zahigkeit flur die Wirtschaftlichkeit von Werkzeugen her-
vorzuheben. Wihrend die Warmfestigkeit primdr die VerschleiB-
festigkeit wund damit die Fertigungskosten beeinfluBt ist die
Rifl- bzw. Bruchzdhigkeit die entscheidende MaterialkenngroBe,
die 1Uber die Kosten eines Werkzeugausfalls mitbestimmt. Nimmt
man die Kosten einer Schneidplatte mit 8-200 DM an, so konnen
sich die entstehenden Kosten im Falle ihres vorzeitigen Aus-
falls durch Zerstorung, Ausschufl und Maschinenstillstandszeiten

zu einem Vielfachen dieses Betrages summieren.

Mit zunehmender Sprddigkeit und steigendem Preis des Werkzeugs
wird damit die Frage nach der Reproduzierbarkeit des Anwen-
dungsverhaltens aufgeworfen <149,150>. Das betrifft vorrangig
solche Schneidwerkstoffe, die in hochautomatisierten Produk-
tionsanlagen mit geringstem Personaleinsatz Verwendung finden.
Die Suche nach leistungsfsihigen, preisglinstigen Schneidstoffen
wurde auch durch Studien liber die Verfiigbarkeit von Rohstoffen
unterstitzt <151,152>. Die Entwicklung des Wolfram- und Co~
baltpreises machen Uberlegungen hinsichtlich einer zumindest

teilweisen Substitution notwendig.

So konnte Prakash <153> durch einen teilweisen ZErsatz des
Cobalts durch einen Eisen-Cobalt-Nickelbinder auch eine Ver-
besserung anwendungsrelevanter Eigenschaften, wie Hérte, Bie-
gebruchfestigkeit und VerschleiBfestigkeit, erreichen.

Andere Binderkombinationen haben Suzuki et al. sowie Mahaffy
und Woods untersucht <154,155>., Wegen ihrer vergleichsweise
schlechteren TFestigkeitseigenschaften haben diese Legierungen
fiir die Zerspanung keine wirtschftliche Bedeutung erlangt. Der
vom Volumen her groBte Anteil der Schneidstoffe flir die Metall-
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zerspanung besteht jedoch aus Wolframcarbid. Etwa 77% der ge-
samten Wolframerzeugung wird allein fir die Herstellung von
Hartmetallen und hochverschleiBfesten Stdhlen verbraucht <156>.
Ein 2zumindest teilweiser Ersatz des augenblicklich ausreichend
vorhandenen, aber teuren Wolframs wiirde zu einer Schonung der
Ressourcen des strategisch wichtigen Elements beitragen, zumal
die Recycling-Verfahren von Hartmetallen sich noch im Anfangs-
gtadium ihrer Entwicklung befinden.

Eine Reihe von Arbeiten beschdftigen sich deshalb mit dem
Ersatz des Wolframcarbids durch (Ti,Mo)C <157,158> %bzw. (Ti,
Ta,W) (C,N)-Mischkristallen <159-162>. Einer begrenzten Sub-
stitution von Wolfram und Cobalt wird allerdings, wie eine neue
Studie 1iber diese zukiinftige Entwicklung der Schneidstoffe
zeigt, mit Skepsis begegnet <163>.
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2. Versuchsdurchfihrung

2.1. Untersuchungsmethoden

2.1.1. Chemische Zusammensetzung

Alle Proben wurden hinsichtlich ihrer chemischen Zusammen-
gsetzung charakterisiert. Zur Bestimmung des Kohlenstoffgehalts
wurden gzerkleinerte Proben von 200-400 mg Gewicht in Sauer-
stoffstrom verbrannt. Das entstandene Kohlendioxid wurde iiber
Ultrarotabsorbtion in einem Leybold Heraeus Analysenautomat CSA
2002 gemessen. Die Sauerstoff- und Stickstoffanalyse erfolgte
nach dem HeiBextraktionsverfahren. Dazu war es ndtig, die Pro-
ben im Kohlenstofftiegel mit Nickel-, Platin- und Paladium-
Zusstzen bei 2300°C aufzuschmelzen. Der entweichende Stickstoff
wurde Uber die Warmeleitfdhigkeit gemessen, Kohlenmonoxid iber
Ultrarotabsorbtion. Die Apparatur wurde durch Eingabe von Eich-
gasen bekannten Volumens kalibriert. Die Analyse der Elemente
Wolfram, Molybdan, Tantal, Titan, Nickel und Cobalt erfolgte

auf naBichemischem Wege.

Die Bezeichnung der Proben ist nach folgendem Schliissel fest-
gelegt: Die erste Buchstabenkombination bedeutet die wesent-
lichsten Metallkomponenten des Hartstoffs ( W = Wolfram,

T = Titan, M = Molybddn, N = Niob, V = Vanadin). Die mittlere
Zahl, soweit vorhanden, gibt den gewichtsméBigen Anteil des
Mischcarbids der Legierung an. Die ndchste Ziffern- und Buch-
stabenkombination informiert liber den Bindergehalt und seine
wesentlichen Legierungsbestandteile. Der Buchstabe N bezieht
sich auf das Auftreten von Stickstoff in der Nichtmetallkom-
ponente des Hartstoffs. Da bei den eigenen (Ti,Mo)C1“X—Hartme—
tallen der Bindergehalt konstant blieb, ist hier nur die Hart-
stoffzusammensetzung angegeben. In der Bezeichnung dieser Hart-
metalle legt die erste Ziffer den Atomgehalt des Titans, die
zweite den des Molybddns im Mischkristall fest. Der Buchstabe
nach dem Querstrich gibt Auskunft dariiber, daB nachverdichtet
wurde.
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2.1.2. Rontgenographische Phasenanalyse

Der Phasenaufbau der untersuchten Werkstoffe wurde mittels
Rontgendiffraktion an polierten Probenoberfléachen wund an
zerkleinerten Proben bestimmt. Die Pulveraufnahmen entstanden

in einer Guinierkammer.

Die¢ Bindephasenuntersuchungen wurden mit einem Seiffert-Dii-
fraktometer Typ PAD 2 durchgefiihrt. Bei der Probenvorbereitung
wurde beriicksichtigt, daB Fe,Co,Ni-gebundene Hartmetalle éine
druckspannungsinduzierte o— y -Bindephasenumwandlung erfahren
konnen. Bei allen Aufnahmen war mit Ni-gefilterer CuKa -

1
Strahlung gearbeitet worden.

2.1.3%. Gefiigecharakterisierung
2.1.%.1. Lichtoptische Untersuchungen

Alle Werkstoffe wurden hinsichtlich ihres Gefiigeaufbaus (Form
und Verteilung der Carbide, Autireten von n-Phase und freiem

Kohlenstoff, Porositat) untersucht.

Dazu wurde die Sinterhaut entfernt und die Probenoberfldche mit
Diamantphasen und Tonerde poliert. Die Atzung der verschleiB-
festen Werkstoffe wurde der chemischen Zusammensetzung angepalt
(Tab. 5).

Mit Hilfe der Lichtmikroskopie konnen alle Getligeunregelmaf3ig-
keiten wie Poren, grobe Carbidkorner, freier Graphit oder die

n-Phase gut identifiziert werden.

Da die KorngroBe der untersuchten Werkstoffe an der Grenze des
Auflosungsvermogens der Lichtmikroskopie liegt, geben die Gefi-
geaufnahmen einen quantitativen Eindruck von der Carbidkorn-

groBe und der Binderschichtdicke.
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Werkstoff Atzmittel/Zusammensetzung
WC-Co MurakamilOsung:
WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co 10g Kaliumferrizycanid
10g Kaliumhydroxid
100g Wasser
TiC-Ni, Mo HC1, Na2003, KOH
(Pi,Mo)C, __-Ni elektrolytisch

TVN12NiMo/H
metallreiche Werkstoffe| 2% alkoholische Salpetersiure

Tab. 5: Zusammensetzung der Atzmittel fiir Gefiige-

aufnahmen

Zur Beurteilung des Aufbaus beschichteter Hartmetalle wurden
Schragschliffe angefertigt. Der optischen Auflosung dinnster
aufgebrachter Schichten, sowie dem Erkennen des Austausches von
Nichtmetallkomponenten in Hartstoffen sind jedoch mit dieser

Methode enge Grenzen gesetzt.
2.1.3.2. Elektronenmikroskopische Untersuchungen

Zur Untersuchung verschlissener Wendeschneidplatten und abrasiv
verschlissener Proben, sowie zur Bewertung des RiBausbrei-
tungsverhaltens und des Gefliges sind Aufnahmen mit hoher Ver-
groBerung und hohem Auflosungsvermdgen erforderlich.

Die Aufnahmen wurden mit den Elektronenmikroskopen Cambridge
Stereoscan 180 und ISI 60 gemacht. Bei den Ubersichtsaufnahmen
verschlissener Wendeschneidplatten genligte zwar eine 30-300-
fache VergroBerung, doch die Tiefenschidrfe ist mit lichtop-
tischen Aufnahmen nicht ausreichend, um alle VerschleiBmerkmale

zu erkennen.

Augeruntersuchungen stellen eine verhdltnismdBig neue Methode
dar, die Oberflache dieser Werkstoffe zu charakterisieren. Der
Vorteil des Verfahrens liegt in der Moglichkeit, die Element-
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verteilung in einer wenige Atomlagen tiefen Zone zu messen. Es
unterscheidet sich darin grundsédtzlich von sonstigen rdntgeno-
graphischen und elektronenoptischen Methoden, die einen erheb-

lichen Anteil von (unerwiinschten) Tiefeninformationen liefern.

Wegen des Strahldurchmessers von 3y m muBte zur Analyse der
BElementverteilung in den Hartstoffschichten eine Spreizung der
Beschichtung durch einen sphdrischen Schrédgschliff erzeugt
werden (Abb. 15).

ST 5.2 pm

i

Abb 15. Schrédgschliff fiur Augeranalysen

Auf diesem Schriagschliff wurde mittels Punktanalyse ein Tiefen-
profil der Elementverteilung erstellt. Dazu fand eine Auger-
sonde vom Typ Perkin-Elmer Mod. 545 Verwendung. Das Gerdt wurde
mit OStandardproben geeicht. Die auf dem Schliff vorhandenen
oxidischen Polierverunreinigungen waren vor dem MeBbeginn abge-
sputtert worden.

2.1.4. Eigenschaftsbestimmung
2.1.4.1. Dichte
Die Dichtebestimmung erfolgte nach der Auftriebsmethode nach

IS0 3369-1975, wobei nur Proben ohne Sinterhaut verwendet wur-
den.
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2.1.4.2. Mechanische Eigenschaften

2.1.4.2.1. E-Modul

Die Messung wurde an feinstgeschliffenen Plattchen der Dicke
4,78 mm mit einem Echoskop MPT der TFirma KLN Kretztechnik
durchgefiihrt. Der Elagtizitdtsmodul errechnet sich nach:

2.1.4.2.2. Rauntemperaturhirte

Die Vickers-Hartemessungen wurden mit einem Zwick Hiartetester
Z2A vorgenommen. Das Gerdt wurde fir die Bestimmung der Raum-
temperaturhdrte bei 19,6 und 98,1 N Belastung benutzt. Die
genannten Werte stammen aus dem Durchschnitt von 3-5 Messungen.
Die Mikrohirtemessungen erfolgten mit einem Leitz Mikrohdrte-
tester MHP.

2.1.4.2.%3. Warmhirte

Mir die Warmhirtemessungen stand ein Tester Typ 2975 der PFirma
NRC-Europe zur Verfiigung. Als Eindringkorper diente eine
Vickers-Priifspritze aus Borcarbid. Die Belastung betrug 19,6 N
bei einer Eindruckzeit von 7 s. BEs wurden 5 Eindricke pro Tem-
peratur gemacht wund bei Raumtemperatur unter 200facher Ver-

groferung ausgemessen.
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2.1.4.2.4, Eindringkriechen

Bei hohen Einsatztemperaturen und Kontakthelastungen kann das
zeitabhingige Verformungsverhalten von Schneidstoffen eine
Rolle spielen. Zur Simulation solcher Prozesse wurden Versuche
zur Belastungszeitabhdngigkeit der Warmharte angestellt.

Es ist bekannt, daB die Eindringkriechversuche, im Gegensatz zu
konventionellen Druckkriechversuchen, nicht bei konstanter
Spannung bzw. Verformungsgeschwindigkeit ablaufen. Die Ergeb-
nisse von Bindringkriechversuchen sind dennoch mit konventio-

nellen Kriechversuchen vergleichbar <168>.

Die Versuchstemperaturen wurden so gewdhlt, daBl eine Messung
des Kriechverhaltens in verschiedenen Bereichen der Warmhirte-
kurven moglich ist. Im Hinblick auf eventuell mogliche Losungs-
vorgidnge zwischen dem Eindringkdrper und der Probe wurden Be-
lastungszeiten von 7, 42 und 100 s gewdahlt. Es wurden zum Teil
Proben eingesetzt, an denen bereits eine Warmhértemessung bzw.

Kriechmessung vorgenommen worden war.

2.1.4.2.5. Charakterisierung der Zahigkeit
2.1.4.2.5.1. Biegebruchfestigkeit

Die Bestimmung der Biegebruchfestigkeit erfolgte nach IS0 33%27-
1975. Probeabmessungen: 6,25 x 5,25 x 20 mm. Zur Ausschaltung
von Sinterdefekten auf der Oberflache wurden die Proben mit 6
ym Diamantpaste geldppt. Bei der Berechnung der Biegebruch-
festigkeit wurde reinelastisches Materialverhalten zugrundege-

legt. Sie ergibt sich zu:
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2.1.4.2.5.2. RiBzdhigkeit

Die RiBzdhigkeit wurde an Dreipunkt-Biegeproben mit einer ero-
dierten Kerbe durchgefihrt.

Der Kerbradius betrug im Mittel 35 um. Es ist bekannt, daB eine
elektroerosive Bearbeitung zu Gefligeverdnderungen in Hartmetal-
len filhrt. Eine derartige Bearbeitung ergibt jedoch, wie sich
durch Vergleichsmessungen mit anderen Kerbeinbringungsverfahren
zeigen 18B8%t, brauchbare Zahigkeitswerte <169>. Durch die ge-
zielte Kerbeinbringung ist die Spannungsiiberhdhung an herstel-
lungsbedingten Fehlern der Probe klein.

Mit den fir die Versuche zur Verfiigung stehenden Stdbchen baw.
Wendeschneidplatten konnten keine giltigen Abmessungen gemiB
der ASTM Norm E %99-74 erzielt werden. Die ermittelten ZEhig-
keitswerte besitzen deshalb vergleichenden Charakter.

Es wurde ein fir alle Proben einheitliches a/H-Verhaltnis von
0,23 angestrebt. Die Auflageldnge betrug 14,5 mm. Der Span-
nungsintensitatstaktor wurde nach

5 PL{a a a a a
o= ——— [1,95-3,07(=) + 14,53(=)% - 25,11(=)? + 25,80(="

> 'DH2 H 5l H H
berechnet <170>. Die Gleichung gilt fiir L/H=4.

2.1.4.2.5.3., RiBzahigkeit nach dem Palmgvist-Verfahren

Mechanisch induzierte Eigenspannungen beeinflussen das Ergebnis
der RiBzahigkeitsmessungen erheblich <171-173>. Wegen des un-
terschiedlichen elastisch-plastischen Verformungsverhaltens der
untersuchten Proben waren Vorversuche zur optimalen Probenober-

flachenpréaparation unumgénglich.

Die optimale Probenvorbereitung bestand im Entfernen der Sin-
terhaut im NaBvorschliff mit einer Diamantschleifscheibe von
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einer Kornung von 15 um. Es folgten L&ppgénge mit Diamantpasten
der Kornung 15,7,3 um. Wegen der mdglichen druckinduzierten ao-
y-Unwandlung in der Bindephase wurden die WC-8FeCoNi-Proben
zusdtzlich mit Diamantpaste der Kdrnung 1 um und Tonerde po
liert. Die Lappginge wurden auf einem Polierautomaten durchge-
fihrt. Der Polierdruck betrug 0,02 N/mmz. Die Polierzeit wurde
den Proben entsprechend angepaBt. Sie betrug, bezogen auf einen

Lappvorgang, zwischen einer halben fir metallreiche Proben und

einer Stunde fir Hartmetalle und die Keramik.

Der Abtrag wurde iiber Harteeindriicke festgestellt. Er variiert
zwischen 20 ym fir Keramik, ca. 30-50 pym fir Hartmetalle und
ca. 80 ym flir metallreiche Proben. Die so erhaltenen Ober-
fldchen zeigen im Rahmen der MeBgenauigkeit keinen Anstieg der

RiBldngensumme bei weiterem Polieren.

Zu Vergleichszwecken wurden Proben, die mit Diamantpasten ver-—
schiedener Kdrnung und Tonerde poliert waren, im Hochvakuum bei
85000/2 h geglitht und langsam abgekiihlt. Nach der Glilhung
wurde, um eine glé@nzende Oberflidche zu erhalten, mit Tonerde
kurz nachpoliert. Nach Exner <172> fihrt dieses Verfahren zu

einem vollstdndigen Abbau der Obrflacheneigenspannungen.

Die Eindriicke wurden mit einem Vickers-Diamanten mit Hartepri-
fer Diatestor 2RC der Pirma Wolpert durchgefihrt. Die Be-
lastungszeit betrug 10 s. Wegen der beim Be- und Entlasten der
Proben auftretenden RiBausbreitung wurde auf eine im Rahmen der
Moglichkeiten einheitliche Versuchsdurchfiilhrung geachtet. Die
RiBlangen wurden an 3-7 Eindriicken pro Laststufe unter 200-
facher VergroBerung lichtoptisch ausgemessen.

2.1.4.2.6. Druckfestigkeit

Fiir die Bestimmung der Druckfestigkeit wurden feinstgeschlif-
fene Proben von 6 mm Hohe und 4 mm Durchmesser verwendet. Die
Versuche wurden kraftgeregelt mit einer Belastungsgeschwindig-
keit von 10 kN/min gefahren. Der Versuchsaufbau geht aus Abb.
16 hervor.
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Molybdanfolie +

WC-Druckplatten Graphitspray
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Abb. 16: Versuchsaufbau fir Druckfestigkeitsversuche

Zur Verringerung der Reibung zwischen den Auflagenflachen der
Probe wund den Druckplatten wurden die Probestirnseiten mit
Graphitspray behandelt und eine Molybddanfolie von 0,02 mm Dicke
zwischen die Druckplatten und die Probe gelegt.

2.1.4.2.7. Magnetische Eigenschaften
2.1.4.2.7.1.Koerzitivkraft

Die Messung der Koerzitivfeldstarke erfolgte mit einem handels-
iiblichen Koerzimeter. Dazu wird eine magnetisierte Probe in
eine MeBspule gebracht. Die gesuchte Koerzitivkraft ergibt sich
aus demn ‘Magnetfeld, das notwendig ist, um das der Probe =zu

kompensieren.
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2.1.4.2.7.2. Magnetische Sattigung

Zur Messung der magnetischen S&attigung wird die Probe in eine
Spule gebracht. Wird dann ein Magnetfeld erzeugt, ruft dies
eine ruckartige Bewegung der Probe hervor. Die magnetische
Sattigung 1ist bei bekannter Magnetfeldstérke, Probengewicht,
geflossener Ladungsmenge und dem Widerstand des Stromkreises
berechenbar. Die Messungen wurden mit einem handelgsiiblichen

Gerdt der Firma Sermag durchgefihrt.

2.1.4.%. Oxidationsverhalten

DPas Zunderverhalten wurde an allseitig geschliffenen Proben,
deren Gewicht und Oberfléche vor Versuchsbeginn ermittelt wur-
de, verfolgt. Die Probenoberfléche lag zwischen 270 und 370
mm2. Die Proben wurden an ruhender Luft bei 900°C auf einer
A1203—Unterlage in einem Muffelofen gegliht. Die Gewichtszu-
nahme wurde in Zeitabst&nden zwischen 1 und 34 h auf einer
Analysenwaage bestimmt. Die Messungen erfolgten nach Abkihlung
der Proben auf Raumtemperatur, d.h. nach ca. 20 min nach

Herausnahme aus dem Ofen. Jede Probe wurde nur einmal verwendetd

°

Die Bestimmung des Oxidationsbeginns wurde mit einer Netzsch-
Thermowaage ©STA 429 in einenm AlZOB—Tiegel durchgefiihrt. Dazu
wurden die Proben in ruhender Luft mit 10°C/min auf 1000°C

aufgeheizt. Die Probenoberfléche betrug ca. 200 mmz.

2.1.4.4. Abrasiver VerschleiB3

Zur Charakterisierung des abrasiven VerschleiBlverhaltens wurde
der Schleifradtest <47> in Anlehnung an den Test P 112 der
Cemented Carbide Producers Association herangezogen. Die
Probenabmessungen betrugen 4,78 x 8 x 20 mm. Die Versuchsbe-
dingungen sind in Tab. 6 zusammengefaBt. Die Wiederholgenauig-
keit wurde an ausgewsdhlten Proben iberprift. Sie betrug + 6%.
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Die VerschleiBrate wurde nach der Gleichung

AG
W= —
A N‘r"‘plDS

berechnet. N= Anzahl der Schleifraddrehungen bis Versuchsende.

A1,0 SiC 30

20z 8iC 120

KorngroBe des Schleifmittels (mm) 0,25-0,6 0,5-0,71 0,09-0,125
Mischungsverhaltnis

H,0: Schleifmittel (g) 800:2500 750:2300  750:2300
Schleifweg (m) 686 686 686
Spez. Belastung (N/mm?) 0,646 0,242 0,242
Schleifkornwechsel nach drei Versuchen
Schleifradwerkstoff C22N V4 A V4A
Schleifradabmessung (mm) ¢ 160-165 (*)
Undrehungsgeschwindigkeit (U/min) 97,2

(*) Versuchsweise wurden auch Scheiben der Abmessung
¢ 168,0 x 9,52 mm verwendet.

Tab. 6: Versuchsbedingungen der Abrasionsuntersuchungen

2.1.4.5. Zerspanungsuntersuchungen

Mit Ausnahme der TiC-Stahl-Legierungen sind die anderen Werk-
stoffe aufgrund ihrer chemischen Zusammensetzung potentiell fiir

die spanabhebende Bearbeitung geeignet. Das VerschleiBverhalten

dieser Schneidstoffe wurde in Dreh- und Fréasversuchen ermit-

telt.




40

2.1.4.5.1. Versuchseinrichtung

Als Versuchsdrehmaschine kam eine VDF-Drehbank 448 zum Einsatz.
Die Maschine verfiigt ﬁbef eine Antriebsleistung von 30 kW, die
Drehzahl 1ist mit einem Leonardsatz stufenlos verstellbar. Die
Uberpriifung der Arbeitsgenauigkeit der Drehbank wurde in Anleh-
nung an DIN 8605 durchgefiihrt. Aufgrund dieser Uberpriifung ist
mit einer Sollwertabweichung des Span- und Freiwinkels um 0,10

in Abh&ngigkeit der Drehldnge zu rechnen.

Die PFradsversuche wurden auf einer Heller Horizontalfrédsmaschine
Typ FH 120-2 durchgefiihrt. Die Maschine besitzt eine Antriebs-
leistung von 22 kW.

2.1.4.5.2. MeBgerdte fiir Schnittkraft und VerschleiBlkenngrtBen

Die SchnittkraftmeBanlage bestand aus einem piezoelektrischen
3-Komponenten Dynamometer des Typs 9257 der Ta. Kistler. In der
MeBeinrichtung wird in jeder Kraftrichtung eine kraftpropor-
tionale elektrische Ladung erzeugt, die in einem angeschlos-
senen Verstdrker in eine entsprechende Spannung umgewandelt
wird. Durch diese Bauform entsteht ein im Vergleich zu Dehn-
meBaufnehmern auBerordentlich steifer Kraftaufnehmer (350 N/um
in P, bzw. 1 kN/um in Fp, Ff—Richtung) mit hoher Eigenfre-
quenz. Der Aufnehmer besitzt einen MeBbereich von 5 kN in
Richtung der Vorschub- und Passivkraft bzw. 10 kN in Schnitt-
kraftrichtung. Der maximale MeBfehler betrédgt + 1%.

Die MeBsignale wurden mit einem Ladungsverstidrker Typ 5006
verstarkt. Es wurde mit dem Standardfilter von 180 kHz
gearbeitet. Dies 1ist gleichbedeutend mit der hochsten noch
aufzeichenbaren Frequenz am MeBverstadrkerausgang. Der Ver-
stdarker wurde in Stellung "long" betrieben; d.h. die Schnitt-
krdafte wurden quasi statisch gemessen. Die Zeitkonstante , die
einen 3%7%igen Ladungsabfall bei belasteter KraftmeBplattform

charakterisiert, ist abhingig vom gewdhlten Lastbereich. PFir
die durchgefiihrten Versuche war T >105 g, Die Drift des Verstdr-
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kers innerhalb der KraftmeBintervalle kann vernachlassigt wer-
den. Die Schnittkrifte wurden mit einem Lichtpunktschreiber
aufgezeichnet. Die VerschleiBmarkenbreite wurde mit einem Werk-
stattmikroskop wunter 100~facher VergroBerung ausgemessen. Die
Kolktiefe wurde mit einem Lichtschnittmikroskop bei 200-facher
VergroBerung bestimmt. Die MeB8intervalle wurden den Schnittbe-
dingungen entsprechend angepaBt. Sie lagen zwischen 1 und 7

min.

An ausgewdhlten Proben wurden rasterelektronenmikroskopische

Untersuchungen durchgefiihrt.

2.2. Versuchswerkstoffe

2.2.1. Herstellung eigener Proben

Ein Teil der wuntersuchten Werkstoffe wurde im Hause unter
Laborbedingungen hergestellt. Die Auswahl der Zusammensetzungen
geschah dabei im Hinblick auf die Substitution der in kommer-
ziellen Proben iiberwiegend verwendeten Rohstoffe Wolframcarbid
und Cobalt.

Fir die Ansdtze wurden handelsiibliche Pulver verwendet. Alle
Mahlvorgange wurden unter Heptanzusatz ausgefiihrt. Die Hartme-
tallansatzherstellung wurde in 400g-Chargen vorgenommen. Als

PreBzusatz diente Paraffin.

Die Pulverpresslinge wurden durch doppelseitiges Pressen it
einer hydralischen Presse in eine fir die Versuche addguate
Probenabmessung gebracht. Die Herstellungsbedingungen sind in

Tab. 7 zusammengefalt.
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Probe Mahlbedingung | Homogenisierungs- Zerkleinerung
bzw. Sinterbe-
dingungen
Hartstoffe f. Rollmiihle 1800°¢/24 h Schwingnmiihle
(Ti,Mo)C- 12 h Hochvakuum Kugelmiihle 16h
Hartmetalle Rollmiihle 24h
(Ti,Mo0)C— Rollmithle 1450°C/1 h -
Hartmetalle 96 h 200 mbar
TVN12NiMo Argon
WC8FeCoNi**{ Analog (Ti,Mo)C-Hartmetalle, Sinterung unter
Spaltgas

Tab.7: Herstellungsbedingungen eigener Werkzeugstoffe

*%* Plir die Uberlassung der Proben sei der Fa. Leder-

mann/Horb gedankt.

Als Probenunterlage fiir die . (Ti,Mo)C- und (Ti,V,Nb)C-Hartme-
talle diente A1203.

Die Proben wurden im Ofen abgekiithlt. Um den EinfluB des isosta-
tischen Nachverdichtens auf das VerschleiBverhalten zu unter-
suchen, wurden einige Proben der Serie (Ti,Mo)C wund alle
(T1,V,Nb)C-Hartmetalle bei 130000, 1 kbar, 1,5 h nachverdichtet.

2.2.2. Handelsiibliche Proben
Un das VerschleiBverhalten eigener Hartmetalle mit konventio-
nellen Schneidstoffen vergleichen zu kdnnen, wurden auch kom-

merzielle Werkstoffe miteinbezogen.

Es wurden sowohl WC-Bagishartmetalle fiir die GuB- und Nicht-
eisenbearbeitung, als auch Schneidstoffe fiir die Stahlzer-
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spanung ausgewdhlt. Der Schwerpunkt liegt in Ubereinstimmung
mit den Markterfordernissen bei den Schneidstoffen der Anwen-
dungsgruppe P <140>. Besonderes Interesse fanden dabei Titan-
carbidbasishartmetalle. Wegen der zunehmenden Verbreitung wur-
den auch neuentwickelte beschichtete Hartmetalle wund eine
Schneidkeramik in die Untersuchungen mit einbezogen. Das Spek-
trum handelsiiblicher verschleif3fester Werkstoffe wurde durch 5
metallreiche Legierungen unterschiedlichster Zusammensetzung

abgerundet.

Die ausgesuchte Werkstoffpalette spiegelt keinen reprédsenta-
tiven Querschnitt hinsichtlch der mengenmaBigen Verbreitung der
eingelnen Werkstoffgruppen wieder. ©Sie soll jedoch das Heraus-
arbeiten von typischen Zusammenhdngen zwischen dem VerschleiBl-

verhalten und MaterialkenngroBen ermdglichen.

Folgende kommerzielle Proben wurden fir Zerspanungsversuche in

dieser Arbeit verwendet:

WC-Basishartmetalle | TiC~-Basishartmetalle Beschichtete Hart-
metalle
IS0-Zerspanungs- IS0-Zerspanungs- Keramik / ISO-Zer-
gruppe gruppe ‘| spanungsgruppe
WC-6-Co K10-K20 T9CoNi PO1 B1 P20-P30, M20
WC1-9Co - T18CoNi-N - B2 KO5-K10, M10
M15, PO5-P30
WC12-7Co M15-M20 T15CoNi-N P10-KO1 B3 P10-P20
WC20-10Co P20-P30 T11Ni-N PO1-P10 B4 P20-P30
MO5 K05
T11CoNi-N PO1 A1203 K01, PO1
T16Ni-N - TiC

Tab. 8a: Schneidstoffe fiir Zerspanungszwecke
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Probe Austenitisieren Abschrecken Anlassen

S 12-1-4-5 1250°¢ Salzbad 530°C Salzbad
2x1h/550°¢C

(*) T6T7FeCr 1060°¢/1h Luftabkiihlung 2x2h/540°¢C

(*) T50FeCr Luftabkiihlung

(*) T72FeCoNiMo 850°¢/4n Luftabkiihlung 8h/520°¢C
Luftabkiihlung

(*) T72NiCr 1170°¢/4h H,0 24n/540°C

16h/710°C

Luftabkiihlung

(*) Zur Vermeidung einer Reaktion mit der Ofenatmosphdre waren

die Proben in Quarzglas unter 200 mbar Argon eingeschweif3t.

Tab. 8b: Warmebehandlung metallreicher Werkstoffe

2.2.%. Werkstiicke fiir Zerspanversuche

Die Zerspanung von Stdhlen und GrauguB nimmt in der Praxis
einen Dbreiten Raum ein. PFir die Versuche wurden die normali-
gsierten Stdhle CK 45 und 42 CrMo4, sowie der GrauguB GG30 fir
die Ldngsdrehversuche ausgewdahlt. Die tatsdchliche chemische

Zusammensetzung und Harte geht aus Tab. 9 hervor.

C Si Mn Cr Mo P S(%) HB
CK45 0,46 0,12 0,56 - - 0,021 0,011 {17349
42CrMo4 | 0,39 0,32 0,65 1,01 0,16 0,018 0,014 |[215+14
GG30 2,96 2,36 0,52 - - 0,16 0,084 | 17449
42CrMod* 0,43 0,38 0.8 1,37 0,2 0,024 0,04 |214+10

*¥ Flir PFrasversuche

Tab. 9: Zusammensetzung der Werkstiicke flir Zerspanversuche
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Die Rohlinge hatten die Abmessungen ¢ 200 x 600 mm. Sie wurden
vor Versuchsbeginn zur Entfernung der GuBhaut vorgedreht und

blieben bis zu einem Enddurchmesser von 90 mm im Einsatz.

Wegen der praktischen Bedeutung von unterbrochenen Schnitten
wurden die Schneidwerkstoffe auch hinsichtlich ihres ZEin-
satzverhaltens bei Schnittkraftunterbrechung getestet. Die
Querschnitte der Werksticke zeigt Abb. 17.

GG30 42CrMo4

Abb.17: Querschnitte der Versuchswerkstoffe fiir

Drehversuche im unterbrochenen Schnitt

Pir die Fréasversuche wurden Rohlinge wvon 800 mm Lénge
verwendet. '

Die Gefligeaufnahmen der Werkstilickstoffe sind in den Abbmn. 18a-d
dargestellt.
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Abb. 18a: CK 45N 200x Abb. 18b: 42 CrMo 4 200 x

V.'», 4‘ p4

L%

/‘7] \‘(y.V‘-;f ok \0‘?‘

f%ﬁfﬁ?ﬁ*

ey 4

Abb. 18c: GG 30 100x Abb. 18d: 42 CrMo4 100x

(fir Frasversuche)

Abb. 18: Gefiigeaufnamen der Werkstickstoffe
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2.2.4. Bchneidstoffgeometrie und Schnittbedingungen

Drehversuche

FMir die Drehversuche wurden handelsiibliche Schneidplatten der
Form SNGN 120408 undVSPGN 120308, Schneidkantenradius 15 ym
eingesetzt. Die Schneidkeramik besaB eine Schutzfase 0,1 mm x
20°, Es wurde Wert darauf gelegt, daBl alle Plattchen aus einer

Pulvermischung stammen.

Die Plattchen aus eigener Herstellung wiesen eine Rauhtiefe von
4,8 um auf wund lagen damit liber der kommerzieller Wende-
schneidplatten (Rt ~ 1,4 um). Die Zerspanbedingungen sind in

Tab. 10 zusammengestellt.

negative Geometrie positive Geometrie

Halter 71 HCN 2525 R Halter 71 HDP
Eingtell- y = - 6° y = 6°
und » = 0° » = 0°
Werkzeug~- o0 = 6° o« = 119
winkel = T1° k= T1°

e = 90° e = 90°

Vorschub und 1,0 x 0,2 mn 1,0 x 0,2 mn®
Schnitttiefe 1,0 x 0,4 mm2 2,0 x 0,2 mm2
a't 2,0 x 0,2 mm°

Tab. 10: Zerspanbedingungen fur Drehversuche

Die Versuchsparameter entsprechen den Bedingungen fiir das
Schlichten von Werkstiicken. Bei der Wahl der Schneidgeometrie
und der Zerspanbedingungen ging es nicht wum die Erzielung
optimaler Standzeiten, sondern um gleiche Zerspanungsbedingun-
gen fir alle Schneidstoffe. '
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Die Versuche wurden trocken und ohne wirksamen Einsatz eines
Spanbrechers durchgefiihrt. Die erzielte Oberflachengiite der
zerspanten Werkstoffe wurde qualitativ beurteilt.

Der VerschleiB3 von Schneidstoffen wunterliegt einer stati-
stischen Streuung <174>. Zur genauen Ermittlung der Standzeit-
kurven wurde deshalb aus den Schneidstoffgruppen ein typischer
Vertreter herausgesucht und dessen T-v-Kurve mit 3-5 MeBpunkten
bestimmt. Diese Vorgehensweise deckt sich mit der Aufstellung
der Infos-Datenbank <175>. Die anderen Standzeitkurven geben
eine qualitative Einschidtzung des Leistungspotentials dieser
Schneidstoffe wieder.

Prasversuche

Pir die Einzahnfridsversuche wurden Platten des Typs SNGN 120408
mit einer Fage 0,1 mm x 20° verwendet. Es wurde ein Messerkopf
¢ 120 mm eingesetzt. Die Schnittbedingungen waren:

« = 75° , £, = 0,08 mm bzw. 0,2 mm
—_— e O —_
YX = 80 ap = 3 mm
yo= -7 a, = 60 mm
A = -4°40° v, = 180 m/min bzw. 3oom/min

Es wurde ohne Kihlmittel gearbeitet. Der VerschleiB3 wurde nach

jeweils 800 mm Fréasweg bestimmt.
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3. Ergebnisse

%3.1. Chemische Zusammensetzung

Die nominelle wund tatsidchliche chemische Zusammensetzung der
untersuchten Werkstoffe ist in den Tab. 11 a-c und Tab. 12 a,b
dargestellt. Auf den Kohlenstoffgehalt der Legierungen wurde
besonders geachtet, da die StoOchiometrie der Carbide und der
Losungszustand der Metallphase die Eigenschaften der ver-
schleiBfesten Werktoffe wesentlich beeinfluBt.

Bei den konventionellen Titancarbidhartmetallen kOnnen drei

Gruppen unterschieden werden:

(1) Hartmetalle, die, bis auf Spuren, weder Cobalt noch
Stickstoff enthalten.

(2) Hartmetalle, deren Bindephase Cobalt zugesetzt wurde,
und die keinen Stickstoff enthalten.

(3) Hartmetalle, deren Hartstoffphase Stickstoff enthilt,
und deren Binder Cobalt zugesetzt wurde.

Unter den untersuchten Titanbasishartmetallen waren Legierungen
der letztgenannten Gruppe am hdufigsten vertreten. Aufgrund der
chemischen Zusammensetzung ist bei den Hartmetallen T18CoNi-N,
T11CoNi-N, T11Ni-N, T15CoNi-N und T16Ni-N spinodale Entmischung

zu erwarten <101>.

Die Hartstoffphasen dieser Hartmetallgruppe enthalten neben
Molybddn auch Wolfram und/oder Tantal in wunterschiedlichen
Mengen. Auch in Bezug auf den Molybddngehalt (Molybdan wird
ilberwiegend im Hartstoff gebunden) gibt es betrdchtliche Ab-
weichungen. Die Bindephase spinodaler Hartmetalle besteht aus
einer Ni-Co-Mo(Ti)-C %bzw. Ni-Mo(Ti)-C-Legierung mit unter-
schiedlichem Ni/Co-Verhiltnis.
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Probe WG (Ti,Ta,Nb)C Co Gew. %
WC-6Co 94 -
WC8FeCoNi (mart.) | 92,5 - 5 TFe,Co,Ni
WC8FeCoNi (aust.) | 92,5 - 5 Fe,Co,Ni
WC-12Co 88 -
WC1—6CO 93;5 075
WC1-9Co 90,8 0,7 5
WCZ—4CO 9495 2 5
WC8-6Co 85,5 8,5
WwC12-7Co 81 12
WC20-10Co 70 20
B1 (%) 94 -
B2 (*) - -
B3 (%) 71,5 8TiC 12 (Ta,Nb)C 8,5
B4 (*) - -
(*) Substrat
Tab. 11a: Nominelle Zusammensetzung
Probe Hartstoffzusammen- Binderzusammen-
setzung setzung Gew.%
2T1M (T%O’67 Moo,33)00,87 13 N%
1T1M (Tlo,5o MOO,SO)CO,87 13 Ni
172M | (T%O,BB MOO,67)CO,83 13 Ni
TVNi2NiMo | (g 55 Vo 33 yp0134)g 12(.75Ni.25Mo0)

Tab. 11b: Nominelle Zusammensetzung eigener
und (Ti,V,Nb)C-Ni,Mo-Hartmetalle

(Ti,Mo)C  -Ni

1-x%x




Probe Hartstoff- Binderphasenzusammensetzung Gew. %
phase
C W Mo Cr V Cu Al Nb Ni Fe Co Ti B
T67FeCr 33 TiC 0,65 - 3,0 14,0 0,5 0,8 - - 0,4 Rest - - -
T50FeCr 50 TiC 0,65 - 3,0 14,0 0,5 0,8 - - 0,4 Rest - -
T72FeCoNiMo 28 TiC - - 15,0 - - 0,5 - - 15,0 Rest 15,0 0,2 0,002
T72NiCr 28 TiC - - 2,0 18,0 - - 1,0 0,5 Rest - - , -
S-12-1-4-5 _ 1,3 12,0 1,0 4,0 4 - - - - Rest 5,0 - -
Tab. 11c: Nominelle Zusammensetzung metallreicher Werkstoffe

LG
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Proben C N 0 Gew
WC6Co 5,63 - -
WC8FeCoNi (mart.) | 5,63 0,05 0,01
WC8FeCoNi (aust.) 5,60 0,03 0,01
WC12Co 5,47 - -
WC1-6Co 5,65 - -
WC1-9Co 5,70 0,0% 0,02
WC2-4Co 5,77 - -
WC8-6C0 6,20 - -
WC12-T7Co 5,95 - -
WC20-10Co 6,15 - -
B1 (*) 5,57 - _
B2 (*) 5,73 - -
B3 (*) 6,60 - _
B4 (*) 6,61 - -
2T1M 12,05 0,0% 0,03
2T1M/H 10,15 - -
1T1M 9,49 0,04 0,11
1T1M/H 9,37 - -
172M 8,80 0,01 0,01
1T2M/H - - -
TVN12NiMo/H - - -
T67PeCr 6,96 - -
T50FeCr 9,99 - -
F72FeCoNiMo 3,86 - -
F72NiCr 5,32 - -
S12-1-4-5 1,52 0,0% 0,015

Tab .

(*) Substrat

12a: Istzusammensetzung der Nichtmetallkomponente




Probe Ti W Ta Mo Ni Co C 0 Gew
T13Ni 59,9 4,9 - 9,2 12,0 0,5 13,9 0,4 -
T9CoNi 62,5 2,1 - 9,7 7,4 2,1 15,5 0,07 1,5
T18CoNi-N 57,1 17,95 8,1 7,5 5,5 2,3 8,1 3,4 0,06
T15CoNi-N 38,8 13,5 10,7 9,3 4,9 9,7 8,9 3,3 1,01
TI1Ni-N 47,2 1,2 - 25,9 12,6 0,2 11,6 2,5 0,16
T11CoNi-N 54,2 10,2 - 9,9 6,0 5,0 10,7 4,0 -
T16Ni-N 41,1 3,6 4,6 20,3 16,4 0,3 9,9 2,5 0,35
Tab. 12b: Istzusammensetzung der Titancarbidbasishartmetalle

¢S



54

Die Gesamtzusammensetzung der Hartmetalle stimmt in wesent-
lichen Punkten mit den Herstellerangaben iiberein. Es konnten
jedoch zusdtzliche, am Legierungsaufbau beteiligte Elemente
nachgewiesen werden, die sowohl die mechanischen, als auch die
Gebrauchseigengchaften dieser Hartmetallgruppe beeinflussen

konnen.

%.2. Phasenzusammensetzung

Die rontgenographischen Untersuchungen liefern Aufschluf iber
die Anzahl der Phasen und den Losungszustand der Binderphase.
Mit den vorhandenen Gerdten ist es mdglich, Phasenanteile ab

ca. 1,0 Gew. % zu erfassen.

Die Proben WC6Co. .WC1-6Co bestanden rontgenographisch aus
Wolframcarbid wund Cobalt. Der geringe Mischcarbidanteil in
WC1-9Co 1lag unter der Nachweisgrenze. In den Proben WC2-4Co,
wC8-6Co, WC12-7Co, WC20-10Co kann neben WC und Co ein kubischer
" (W Ti,Ta,Nb)C-Mischkristall nachgewiesen werden.

Sowohl die TiC-NiMo als auch die (Ti,Mo) (C,N)-Hartmetalle sind
rontgenographisch zweiphasig. Der Befund 148% sich durch das
Kristallisationsverhalten erklédren. Die titan- und molybdan-
reichen Phasen haben nur eine geringfiigig voneinander abwei-
chende Gitterkonstante, was sich im Rontgenfilm durch eine
Verbreiterung der Gitterreflexe des Hartstoffs &uBert. Die
Angaben in der Tabelle 13 entsprechen den durchschnittlichen
Gitterkonstanten Dbeider Phasen. Wegen der geringfligigen Ab-
weichung in der Gitterkonstante entstehen an den Phasengrenzen
nur geringfiigige Spannungen. Dies ist fur das TFestigkeitsver-
halten dieser Werkstoffgruppe wichtig.
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Probe . Hartstoffphase(ﬁ) MK Binde-
WC phase (K)

WC6Co a=2,901 c=2,8%6 a=2,255
WC8FeCoNi (mart. ) 2,899 2,835 a=2,868 kfz
WC8FeCoNi (aust.) 2,904 2,828 a=3,609
WC1 2Co 2,901 2,835 2,255
WC1-6Co 2,902 2,835 2,255
WC1-9Co 2,901 2,8%6 2,255
WC2-4Co 2,901 2,835 4,336 2,255
WC8-6Co 2,899 2,836 4,327 2,255
WC12-T7Co 2,902 2,83%6 4,351 %,255
WC20-10Co 2,901 2,836 4,354 3,255
T13Ni 4,315 3,552
T9CoNi 4,316 3,542
TVN12NiMo-H 4,305 3,535
T18CoNi-N 4,293 3,589
T15CoNi-N 4,306 3,579
T11Ni-N 4,321 %, 681
T11CoNi-N 4 290 3,578
T16Ni-N ' | 4,311 3586
2T1M ' 4,318 3,593
1T1M , 4,29% 3 593
1T2M 4,291 3,558
B1 (%) 2,899 2,838 3,255
B2 (*) 2,898 2,834 4,347 3,255
B3 (*) 2,903 2,838 4 353 3,255
B4 () 2,902 2,837 4,353 3,255
A1203—TiC a-A1203 4,757 12,990 TiC 4,317 -

(*) Substrat

Tab. 1%: Ergebnisse der rontgenographischen Untersuchungen
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Der Binder besteht aus einer Ni,Mo,Co(Ti)- bzw. Ni,Mo(Ti)-
Legierung, deren Gitterkonstante durch den Gehalt an geldsten
Atomen bestimmt wird. Die Gitterkonstante nimmt mit zunehmender
Unterstdchiometrie des Hartstoffs ab. Mit abnehmendem Kohlen-
stoff in der Binderphase nimmt der geldste Molybdangehalt im

Binder zu.

Nach Herstellerangaben weist die Bindephage des T18CoNi-N Aus-
scheidungen von y -Phase auf. Der Anteil des Binders dieser
Legierung ist jedoch gering. Die Ausscheidungen waren rontgeno-

graphisch nicht nachweisbar.

Wegen der begrenzten Eindringtiefe der Rontgenstrahlung und der
filternden Wirkung der Hartstoffschicht ist eine eventuell
vorhandene Entkohlungszone zwischen Substrat und Beschichtung
mittels Diffraktation nicht erkennbar.

Die Abb. 19 a,b geben die Diffraktometeraufnahmen der Hart-
stoffschichten wieder. Die Abweichungen in der Intensitdt der
Beugungsreflexe von den in der ASTM-Datei gespeicherten Werten
ist deutlich erkennbar. Der kristallographische Aufbau der
Hartstoffschichten hat Bedeutung fiir das Festigkeitsverhalten
und die Gebrauchseigenschaften beschichteter Hartmetalle.
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Abb. 19b: Diffraktometerschriebe der beschichteten
Hartmetalle B3 und B4




Probe

Zusammensetzung

WC-6Co

WC8FeCoNi (mart.)
WC8FeCoNi (aust.)
WCi2Co

WC1-6Co

WC1-9Co

WC2-4Co

WC8-6Co

WC12-T7Co
WC20-10Co

T13N1

T9CoNi
TVN12NiMo/H

T18CoNi-N (Tig oTay osWg, 1Mog, 08)(

WC-6Co

wc-7,5Fe,Co,Ni
wCc-7,5Fe,Co,Ni

WC-12Co
wCc-0,5(Ti,Ta,Nb)C-8Co
wc-07,(7i,Ta,Nb)C-8,5C0
wc-2 (Ti,Ta,No)C-3,5Co
wc-7,5(Ti,Ta,Nb)C-6Co
WCc-12(Ti,Ta,Nb)C-TCo
WC-20(Ti,Ta,Nb)C-10Co

(Tig, 85 o,08"% 07’ (Co, 98 0,0270,81"
(Ti, 69 0,099,227 (o 899, 11)0 98

(Tio 3370, 33Nbo,33)c -1 2N

0, 75 O 25)0

T15CONL-N (Ti,’ 780 T80 O6WO o7M°o 0g) (Cq 75t 0,25

T11Ni-N
T16Ni-N (Ti
2T1M

2T1M/H

1T1M

1TAM/H

1T2M

B! (Substrat)
B2 (Substrat)
B3 (Substrat)
B4 (Substrat)
A1203~TiC
T6TFeCr
T50FeCr
T72FeCoNiMo
TT72NiCr
S12-1-4-5

0 78 O 02

(Tlo 46wO,O4M°O,5
Yo, onoo 18)

(Tlo 67MoO 33)C 13Ni
(T10’67Moo’33)01_ ~13Ni
(Tig 5oMog,50)01-x~" 3N
(TiO’SOMoO,so)C1_x—13Ni
(Tiy s3Mog 7)Cq_y=13N1
WC-6Co

WCc-5,7Co

WC-87iC-12(Ta,Nb)C-8,5Co
WC-16(Ti,Ta,Nb)C-9Co
33T71C-67A1,04
3371¢-0,65C~-Cr-Stahl
50T1C-0,65C-Cr-Stahl
28T7iC-15Ni-Stahl
28TiC-18Cr-Stahl
W,Cr-Stahl

(Co,79%, 21)0 91
(Cy g2 0,18)0,87

-12,5N1
-9,4Ni, Co

0,96” 14 6Ni Co

-12,9N1

16, 7N1
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3.%. Gefugecharakterisierung

%5.%.1. Schliffflachen

Die Ergebnisse der lichtmikroskopischen Untersuchungen sind in
der Tab.14 zusammengefafBt. Die angegebenen mittleren Carbid-
korngroflen sind geschdtzte Mittelwerte. Die marktiiblichen Hart-
metalle weisen feinkornige Gefiige auf. Die Legierung WC1-9Co
ist zu den Feinstkornsorten zu zdhlen. Die (Ti,Mo)C—Hartmetalle
aus eigener Fertigung weisen die groBten CarbidkorngroBen unter
den hier untersuchten Werkstoffen auf. Die Abb. 21 und 22
zeigen typische lichtmikroskopische Gefligeaufnahmen der unter-
suchten Werkstoffe, die das Wesentliche im Gefligeaufbau hervor-

heben.

Kommerzielle, unbeschichtete Hartmetallproben

Die Binderverteilung aller kommerziellen Werkstoffe ist gleich-
mafig. Die ~vorhandene Porositadt ist gleichmdBig Uber den Pro-
benquerschnitt verteilt. Die Geflige der WC-Basishartmetalle

enthalten keine schiédliche n-Phase.

Die Abb. 21b zeigt ein typisches WC(Ti,Ta,Nb)C-Co Hartmetall
fir die Stahlzerspanung. Die runden, dunklen MischcarbidkOrner
nehmen hier ca. 50 Vol.% ein. Der Binder ist als helle disper-
gente Phase neben den eckigen Wolframcarbidkdrnern kaum zu

erkennen.

Abb. 2%a zeigt die Gefligeaufnahmen eineg konventionellen Titan-

carbidbasishartmetalls. Deutlich gzu erkennen sind die hellen
Titancarbidkodrner, die von einer grauen,molybdanreichen Zone
umgeben sind. Die Breite dieser Zone ist mitbestimmend fiur die

Festigkeit dieser Hartmetalle.
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Abb. 20a: WC-6Co Abb. 20b: WC-8FeCoNi (aust.)

Abb. 20: Gefligeaufnahmen der WC-Basishartmetalle 1250 x

Abb. 21a: WC12-TCo Abb. 21b: WC20(Ti,Ta,Nb)C-10Co

Abb.21: Gefligeaufnahmen der we-(Ti,Ta,Nb)C-Co-Hartmetalle 1250x
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Abb. 22a: T9CoNi Abb. 22b: T18CoNi-N

Abb. 22¢: T15CoNi-N Abb. 22d: T16Ni-N

Abb. 22: Gefiigebilder der Titanbasishartmetalle 1250x
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Probe KorngréBe (um) Porositdt nach
(¢ Misch- IS0 4505
bzw.TiC kristall

WC6Co 1 AQ2 <BO2

WC8FeCoNi (mart.) 1-2 A02 B02/B04

WC8FeCoNi (aust.) 1-2 AO4/A06 <BO2

WC12Co 2~3 AQ2 <B0O2

WC1-6Co 1-2 A02/A04 BOO

WC1-9Co << AOO <{Bog

WC2-4Co 1-2 A02 <BO2

WC8-6Co 1-2 1-2 AQ2 <B02

WC12-T7Co 2-4 2-4 AO6 <{B0O?2

WC20-10Co 2-3 1-2 A02/A04 <BO2

T13N1i 2-4 3-8 AO2 BOO

T9CoNi TiC%-6 3-12 A0O4/A06 BO2

TVN12NiMo (Ti,V,Nb)C, (Ti,V)C1-2 AO2 BO2

T18CoNi-N 1-2 1-2 AQ2 BO2

T15CoNi-N <1 1-2 AO2 <{BO?2

T11Ni-N <1 1-2 A02 BO2

T11CoNi-N <1 1-2 A02 <{BO?2

T16Ni-N TiC<1-2 1-2 <A02 BO2

2T1M 3-6 AO4 BO6

2T1M/H 3-6 AO4 BO2
1T1M 3-6 A02/A04 BO2
1T1M/H - 3-6 A02/A04 BO2
1T2M 3-6 <A02 <B02
1T2M/H 3-6 <AO2 <BO2

A1203—TiC TiC1-3 A12o3 <1 A04/A06 B0O2/B04

B1 (*) 1 AO6 BO2

B2 (*) 2-4 1- AQ2 <BO2

B3 (*) 2-4 1~ A02/A04 BO2

B4 (*) 1-2 1- A02/A04 BOO

Tab .

(*) Substrat

stoffe

14: CarbidkorngroBe und Porositdt der untersuchten Werk-
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Die stickstoffhaltigen Hartmetalle (Abb. 22b-d) zeichnen sich
durch ihre auBerordentliche Feinkdrnigkeit aus. Sie erklart
sich aus dem spinodalen (plotzlichen) Zerfall eines Ti-Mo-C-N-
Mischkristalls wahrend der Sinterung. Das Geflige besteht aus
einer +titan-/stickstoffreichen Phase mit geringem Anteil an
Molybddn wund Kohlenstoff, sowie einer molybddan- und kohlen-
stoffreichen Phase, die nur wenig Stickstoff und Titan enthélt.
Bei den spinodalen Hartmetallen T18CoNi-N und T16Ni-N fanden
sich zudem noch eine geringe Anzahl nicht vollstédndig geldster
Nitridkorner im Gefliige. Das Sinterverhalten dieser Hartme-
tallgruppe wird durch die molybdénreiche Phase beeinfluB%t.
Porenanteil wund -groBe waren geringer als bei konventionellen

TiC-Basishartmetallen.

Eigene Hartmetalle

Die Abbildungen 23 a,b zeigen die Gefiigebilder der (Ti,Mo)C-
Hartmetalle. Sie besitzen verhdltnismédBig grobe Carbidkorner.
Die Kornform ist Uberwiegend eckig. Die Binderschichtdicke ist
recht breit. Es konnen zahlreiche Carbid-Carbid-Korngrenzen
festgestellt werden, die fir das Festigkeitsverhalten von Be-

deutung sind. Die Proben waren frei von Binderansammlungen.

Die Nachverdichtung der (Ti,Mo)C-Hartmetalle fiihrte zu einen

geringen Kornwachstum. Die Binderverteilung blieb unveréndert.
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Abb. 23%a:
1T2M

Abb. 2%b:
1T2M/H

Abb. 2%c:
TVN12NiMo/H

Abb. 23%: Gefligebilder (Ti,Mo)C-Ni und (Ti,V,Nb)C-Ni,Mo-
Versuchslegierungen 1250 x
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Durch den Kohlenstoffverlust entstanden geringe Ausscheidungen
von —MoC1_X, die im Gefiligebild als lange, schwarze Nadeln sicht-
bar sind. Abb. 23%c zeigt das Gefiige des TVN12NiMo/H. Der Volu-
menanteil der hellen TiC-reichen Korner liegt bei ca. 15% wah-
rend der (Ti V,Nb)C-Mischkristall den groBten Flachenanteil be

sitzt. Die TiC-reichen Korner weisen nicht mehr die typisch runde

Form auf.

Beschichtete Hartmetalle

Bei den mittels CVD-Verfahren beschichteten Hartmetallen (Abb.
24 a-c) (Tab. 15) ist eine mehr oder minder stark ausgepragte
~-Phasenschicht 2zu erkennen. Der Schichtaufbau der einzelnen
Hartmetalle weicht deutlich sichtbar voneinander ab. Die Poro-
gitdt der Hartstoffschichten ist unterschiedlich. Bel einigen
Hartmetallen ist ein Netzwerk von Rissen in einigen Schichten

deutlich wahrnehmbar.

Probe Zusammensetzung der Schicht Dicke um

B1 TicC 49
TiN 7,3

B2 TiC 2,7
Ti(C N) 3,4
TiC1_XOX 05
A1203 , 1,7

B3 Ti(C O,N) 6,5

B4 Ti(C N) 4,75
TiN 0,5

Tab. 15: Zusammensetzung und Dicke verschleiB3fester
Oberfléachenschichten




Abb. 24a: Abb. 24b:
Beschichtetes Hartmetall B Beschichtetes Hartmetall B2

Abb. 24c: Abb. 244:
Begschichtetes Hartmetall B3 Beschichtetes Hartmetall B4
Abb. 24: Gefiligeaufbau beschichteter Hartmetalle (gedtzt)
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Abb. 25a: T67FeCr 2000 x Abb. 25b: TT72NiCr 3000x

Abb. 25c: T 72FeCoNiMo 1000x Abb. 25d: 8 12-1-4-5 1250x

Abb. 25: Gefligebilder der metallreichen Legierungen
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Metallreiche Legierungen und Schneidkeramik

Die wuntersuchten TiC-Basiswerkstoffe haben ca. 3%0-80 Vol.%
Carbidgehalt. Es sind z.T. Carbidansammlungen sichtbar. Die
Carbide haben durchweg runde Kornform. Die KorngroBe der Sekun-
darcarbide liegt bei 1-2 ym, die der primiren bei 5-11 um. Bei
den TFeCr-Sorten fdllt die feine Martensitstruktur auf. Die
AustensitkorngroBe liegt bei 9 um (Abb. 25a-c).

Beim pulvermetallurgisch erzeugten Schnellarbeitsstahl S12-1-4-5
ist eine homogene Carbidverteilung sichtbar. Die Carbid-
korngroBe ist uniform. Die AustenitgroBe liegt bei 5-8 um. Die
gehartete Metallphase besitzt feine Martensitlatten (Abb. 25d).

Bei der Schneidkeramik (Abb. 26) nimmt die helle Phase (TiC)
ca. 40% des Flachenanteils im Gefiigebild ein. Die KorngroBe des
Titancarbids liegt bei ca. 2 uym. Bemerkenswert ist auch der

hohe TFeinkornanteil. Die Carbidkdrner besitzen eine kantige

Kornform. Auch die Al,0,-KOrner weisen eine sehr kleine

273

KorngroBe auf.

Abb. 26: Gefiligebild der Schneidkeramik 1400 x
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3.%5.2. Bruchflédchen

Die elektronenmikroskopischen Aufnahmen von Biegebruchstdbchen
zeigen die Bruchbilder typischer verschleiBfester Werkstoffe.
Das RiBausbreitungsverhalten kann als materialspezifisch ange-
sehen werden. Die Bruchaufnahmen kdnnen fir die Beurteilung
des Verformungsverhaltens wund der gezielten Verbesserung der
Werkstoffe einen wichtigen Beitrag leisten. Die Bruchfldche der
untersuchten WC-C-Co-Hartmetalle =zeigen signifikante Unter-

schiede, wie in den Abb. 27 a-d zu sehen ist.

Die WC-Co und WC-Fe,Co,Ni-Hartmetalle zeigen iliberwiegend inter-
kristallines Bruchverhalten. 1In der Bruchaufnahme der WC-6Co-
Legierung (Abb. 27a) ist aber auch der Spaltbruch groBer Wolf-
ramcarbidkorner deutlich zu erkennen. Dagegen erfolgt beim
WC12-7Co  (Abb. 27d4) die RiBausbreitung bevorzugt durch
Mischkristalle und grobe WC-KOrner.

Bei den (Ti,Mo)C-Hartmetallen ist die RiBausbreitung vorwiegend
transkristallin. Beim Hartmetall T9CoN1i berwiegt der
transkristalline Bruchanteil. Spinodale Hartmetalle Dbesitzen
einen hohen Feinkornanteil. Legierungen dieser Zusammensetzung
neigen zu interkristalliner RiBausbreitung. Die Abb. 27g zeigt
aber auch den Spaltbruch grofler Korner.

Die Punktanalysen ergeben, daB die RiBausbreitung bei der
Legierung TVN12NiMo/H vorwiegend durch die (Ti,V,Nb)C-Korner
und entlang TiC-(Ti,V,Nb)C-Korngrenzen erfolgt. Bei der Keramik
ist nur 1in wenigen groBen TiC-Kdrnern eine Spaltung fest-
stellbar. Die sehr feinkOrnige A1203—Phase ist hier deutlich zu
erkennen (Abb. 28).
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Abb. 27a: WC-6Co Abb. 27b: WC-8FeCoNi (mart.)

Abb. 27c: WC-8FeCoNi (aust.) Abb. 27d: WC12=TCo

Abb. 27: Bruchflachenaufnahmen unbeschichteter Hartmetalle
3000 x
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Abb. 27e: T9CoNi 5000x Abb. 27f: 2T1M 3000x

Abb. 27g: T11INi-N 3000x Abb. 27h: TVN12NiMo/H %000x

Abb.27: Bruchflachenaufnahmen unbeschichteter Hartmetalle
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Abb. 28: Bruchflachenaufnahme der Keramik 5000x

Die Bilder 29 a-e verdeutlichen den Schichtaufbau und das
Bruchverhalten unbeschichteter Hartmetalle. Bei den Hartme-
tallen B1, B2 und B3 erfolgte die Hartstoffabscheidung aus der
Gasphase. Die Hartstoffschicht von B4 wurde auf physikalischenm
Weg aufgebracht.

Die Bruchbilder der beschichteten Hartmetalle lassen Schicht-
aufbau und -struktur gut erkennen. Bei Bl ist ein zweilagiger
Aufbau erkennbar. Die TiC-Schicht wird in Richtung der Proben-

oberflache grober.

Beim B2 ist ein dreilagiger Hartstoffaufbau erkennbar. Auf dem
Substrat ist eine sehr feinkdrnige Titancarbidschicht aufge-
bracht, die in eine grobkOrnigere Titancarbonitridschicht uber-
geht. Die duBere Aluminiumoxidschicht ist feinkornig. B3 besitzt
eine sehr feinkornige TiC-Schicht. Das Bruchverhalten des Grund-

materials ist bis auf einen geringen Anteil interkristallin.

Die Hartstoffschicht des B4 hat im Bruchbild ein fast glasar-

tiges Aussehen.




Abb. 29a:

Abb 29c

Abb. 29

°
°

13

Hartmetall B1 5000x Abb. 29b: Hartmetall B2 8000x

Hartmetall B3 Abb. 29d: Hartmetall B>
5000x ungedtzt 5000x gedatzt

Bruchfldachenaufnahmen beschichteter Hartmetalle
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Abb. 29e: Hartmetall B4 10000x

Die rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen ermdglichen eine
qualitative Beurteilung des Aufbaus und der Struktur abgeschie-
dener Hartstoffschichten. FEine genaue Erfassung aller Phasen
ist jedoch nicht mdglich. ZEventuell vorhandene Risse und Poro-
sitdt dinnerhalb der Schichten kann auf diese Weise nicht
festgestellt werden. Die Bruchfldchenaufnahmen beschichteter
Hartmetalle liefern einen wichtigen Beitrag fir das Verstédndnis
ihres Anwendungsverhaltens. Schichtaufbau und Geflige der
Hartstoffschichten stehen in engem Zusammenhang mit dem Ein-

satzgebiet und dem Leistungsverhalten.

Die Abbn. 30 a-d zeigen die Bruchbilder metallreicher Werk-
stoffe. Bei allen titancarbidhaltigen Werkstoffen ist der
Spaltbruch der Carbide sichtbar. Insbesondere groBle Korner zei-
gen MikroriBbildung. Der Binder weist bei allen drei Proben
Gribchenbildung auf, wags auf eine hohe plastische Verformung
schlieBen 18B8t. Im Gegensatz dazu zeigt Schnellstahl nur ver-

einzelt transkristalline RiBausbreitung.
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Abb. 30a: T67FeCr 5000x Abb. 30b: T72FeCoNiMo 5000x

Abb. 30c: T72NiCr 5000x Abb 30d: S 12-1-4-5 2000x

Abb. %0: Bruchfldchenbilder metallreicher Werkstoffe
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5.%3.3. Mikrobereichsanalytische Untersuchungen

Die mikrobereichsanalytischen Untersuchungen wurden an ausge-
wadhlten Proben durchgefiihrt. Die Ergebnisse der quantitativen
Messungen sind in den Abbildungen 31a,b dargestellt. Die Be-
schichtung des B3 besteht aus unterstochiometrischem Titancar-
booxinitrid. Der Sauerstoff ist gleichm&dBig in der Schicht ver-
teilt. Die Probe weist am Ubergang vom Substrat zur Be-

schichtung eine Co-Anreicherung auf.

Die Augeruntersuchungen zeigen, daB der Schichtaufbau des
Hartmetalls B4 =zweilagig 1ist. Wegen 1ihrer geringen Dicke
entzieht sich die TiC-Schicht der 1lichtmikroskopischen Be-
trachtung. Das Metail/Nichtmetall—Verhéltnis des Carbonitrids
liegt, wie beim B3, bei 1:0,8, widhrend es in der TiN-Schicht
zwischen 0,86 bis 1 liegt. Das heiBt, daB an der Probenober-
flache stochiometrisches Titannitrid vorliegt. Am Ubergang
Substrat-Beschichtung ist eine Cobaltverarmung zu beobachten.

Abb, 32 =zeigt die Rontgenverteilungsbilder der TVN 12NiMo/H-
Legierung. Man erkennt, daB Titan im Geflige ungleichmadBig ver-
teilt ist. Auch Vanadin und Niob sind nicht vollkommen homogen
verteilt. Dagegen liefert das Molybddnverteilungsbild keinen

Hinweis auf Konzentrationsunterschiede.
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%.4. Eigenschaftsbestimmung

3.4.1. Mechanische und physikalische Eigenschaften
35.4.1.1. Raumtemperaturhérte, E-Modul, Dichte

Die Vickershdrte HV10O der untersuchten Legierungen ist in Tab.
16 zusammengefaBt. Die Hiarte, die oft als ein MaB fiir die
allgemeine VerschleiBfestigkeit eines Werkstoffs angesehen
wird, ist abhdngig von der chemischen Zusammensetzung der
Phasen, ihrem Anteil an der Verteilung und der GroBe der ein-

zelnen Komponenten im Geflige.

Damit wird die im Vergleich zu einem WC-6Co Hartmetall wesent-
lich hohere Harte der binderreichen Feinstkornsorte WC1-9Co
versténdlich. Bei konstantem Bindergehalt ist die Makroh&rte
von WC-Hartmetallen von der mittleren Binderschichtdicke ab-
hangig. Mit abnehmender CarbidkorngroBe steigt die Anzahl der
Carbid-Carbid-Grenzflachen. Gleichzeitig wird die Binder-
schichtdicke geringer, in denen wdahrend des FEindruckvorgangs

die plastischen Verformungsprozesse ablaufen.

Wie anhand der Legierung WC8FeCoNi zu sehen ist, kann die Harte
durch eine martensitische Umwandlung in der Bihderphase deutlch
gesteigert werden. Dann ist das Hartmetall trotz seines hOheren

Bindemetallgehaltes einer WC-6Co-Legierung ebenbiirtig.

Durch Zugabe geringer Anteile von Mischcarbiden kann man die
Hirte von WC-Basishartmetallen erheblich steigern. Mischcarbid-
zusatze bewirken sowohl eine kleine KorngroBe als auch eine
Mischkristallverfestigung der Carbidkorner. Bei den drei-
phasigen WC-Basislegierungen mit hoherem Gehalt an Mischcar-
biden muB zur Verbesserung der Zahigkeit der Hartmetalle der

Bindergehalt gewichtsmdBig angehoben werden. Dadurch wird der
EinfluB der hohen Harte der Mischcarbide weltgehend ausge-

glichen.
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Probe Zusammensetzung B 0
HV10 (kN/mmZ) (g/cm3)

WC-6Co WC-6Co 1650 630 15,05
WC8FeCoNi (mart.)| WC-7,5Fe,Co,Ni 1650 570 14,66
WC8FeCoNi (aust.)| WC-7,5Fe,Co,Ni 1510 610 14,65
WC12Co WC-12Co 1340 590 14,22
WC1-6Co we=0,5(Ti,Ta,Nb)C-6Co 1740 590 15,47
WC1-9Co WC=0,7TaC-8,5C0 1940 620 14,50
WC2-4Co wC-2(Ti,Ta,Nb)C~-3,5Co 1820 620 15,03
WC8-6C0 We-7,5(T1i Ta,Nb)C-6Co 1800 | 600 12,91
WC12-7Co WC-12(Ti,Ta,Nb)C-T7Co 1650 560 13,52
WC20-10Co wCc-20(Ti,Ta,Nb)C-10Co 1450 550 12,62
T15N: (Tiy gs¥o,08M00, 07

(00998N0902)0’81+12,5N1 1620 420 5,9%
T9CoNi (Tio’69WO,09Moo’22)

(CO,89OO’11)0’98+9,4Ni,Co 1680 450 8,73
TYN12NiMo/H (Tio’33V0,33NbO’33)C—12Ni 1820 490 6,49
T18CoNi-N (Tio’77TaO,05WO’1MoO’08)

(CO,7SNO,25)O’96+17,8NiCo 1700 410 7,00
T15CoNi-N (Tio’78TaO,O6WO,O7MoO’O9

(CO,7SNO’25)O’96+14,6Ni,Co 1700 410 7,00
T{1Ni-N (Tio’46wo’o4Moo,5)

(00’79No’21)o’91+12,9Ni 1750 360 6,15
T16Ni-N (Tio’78TaO’02WO’02MoO,18

(00’82N0’18)0187+16,7Ni 1540 350 6,49
2T1M (Tio’67MoO,33)C1_x+13Ni 1380 420 6,50
2T1M/H (Tio,67MoO’33)C1=X+13Ni 1600 - 6,65
1M (TiO’SOMoO,SO)C1_x+13Ni 1500 420 7,29
1MMM/H (Tio’5OMoo’50)C1_x+13Ni 1600 - 7,36
172M (Tio’33MoO’67)C1_x+13Ni 1490 430 7,72
1T2M/H (Tio’33MoO,67)C1_x+13Ni 1510 - 7,76
Tab. 16: Hiarte, ZElastizitdtsmodul, Dichte der untersuchten, ver-

schleiBfesten Werkstoffe

(Fortsetzung nichste Seite)
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Probe Zusammensetzung HV1O E P
kN/mm2 g/cm
B1 (*) WC-6Co 1770 | 610 14,91
B2 (=) 94,3WC-5,7Co 1710 | 640 15,21
B3 (*) 71,5WC8TiC12(Ta,Nb)C8,5C0 1680 | 500 12,44
B4 (*) 75,0WC-16(Ti,Ta,Nb)C~9,0C0 | 1590 | 640 11,85
AL,05-TiC 3301C-67A1,0, 1940 | 360 4,29
T67FeCr 3%71C-0,67C-Cr-Stahl 1090 | 290 6,49
T50FeCr 50TiC-0,67C-Cr-Stahl 1330 | 460 5,753
T72FeCoNilMo 28T1iC-15N1-Stahl 9 40 | 290 7,19
T72NiCr 28T1iC-18Cr-Stahl 800 300 7,01
S12-1-4-5 W,Cr-Stahl 950 - 8,75

Tab. 16: Harte, Elastizitdtsmodul, Dichte der untersuchten

verschleiBfesten Werkstoffe

Die Makroharte

der (Ti,Mo)C-Hartmetalle liegt im Bereich der

mischcarbidhaltigen WC-Basislegierungen WC12-7Co und WC20-10Co.
Die im Vergleich zu TiC-Basishartmetallen niedrigen Hirtewerte
der gesinterten Hartmetalle sind auf die groBe mittlere Binder-
Wie aus Abb. 33%a hervorgeht, ist

dieser Legierungen durch eine

schichtdicke zurickzufiihren.
die Harte Nachverdichtung zum

Teil erheblich angestiegen.

Hervorzuheben ist die auBerordentlich hohe Hirte des TVN12NiMo/HQ
Sie 1ist auf die Festigkeit des (Ti,V,Nb)C-Mischcarbids und auf
den geringen Bindergehalt zuriickzufilhren. Bei den metallreichen

TiC-Legierungen nimmt der EinfluB der Warmebehandlung mit stei-

gendem Carbidanteil ab, gleichzeitig nimmt die Harte zu. Wie die
Abbn. 33a,b zeigen, 1d4Bt sich eine Harte von 1340 bzw. 1330 HV10
sowohl von einem WC-12Co als auch einer TiC-50FeCr-Legierung

erreichen.

Dies deutet darauf hin, daB in bestimmten Anwendungsgebieten,
in denen die Hdrte eine Rolle spielt, metallreiche Legierungen

Hartmetalle potentiell ersetzen konnen.
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Die Abb. 33b zeigt aber auch, daB bei den Legierungen T72NiCr
und T72FeCoNiMo, trotz gleichen Carbidgehalts Harteunterschiede
vorhanden sind. Diese missen auf die Bindephase zuriickgefihrt
werden. Der Werkstoff mit Ni-Basisbinder ist einem martensi-
tischem Fe-Bagisbinder in der Festigkeit unterlegen. Die Unter-
schiede in der Harte der Binderlegierungen haben EinfluB auf
das Verschleif3lverhalten der Werkstoffe und sollen zusammen mit
den Ergebnissen der Abrasionsversuche in Kap. 4.3 diskutiert

werden.

%5.4.1.2. Warmhdrte

Die gemessenen Warmhidrtewerte der untersuchten Werkstoffe sind
in den Tabellen 17 a-d zusammengefaBt. Die Abbildungen %4 a-e
zeigen die Wairmhdrte der Hartmetalle in der Arrheniusdar-
stellung. Die Lage der Warmhértekurven und Knickpunkte weichen
deutlich voneinander ab. Unter den untersuchten Hartmetallen
erreichen die WC-Basislegierungen die hdchsten Warmh&rtewerte.
Bei 9OOOC, der hochsten gemessenen Temperatur, ist die Warm-
harte der WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co wund TiC-Ni,Mo-Legierungen etwa
gleich. Die Warmhdrte der metallreichen Legierungen liegt deut-

lich unter der der Hartmetalle.

WC-Co, WC-FeCoNi, WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co-Legierungen

Wie die Abb. 34a zeigt, 1aB8t sich der Warmh&rteverlauf der WC-

Basishartmetalle in drei linear verlaufende Abschnitte unter-
teilen. Der erste Knickpunkt liegt in dem relativ Dbreiten
Temperaturintervall von 300—45000, wobel das Hartmetall WC-
8FeCoNi (mart.) den frilhesten Abfall aufweist. CarbidkorngrdBe
und Bindervolumen der FeCoNi-Hartmetalle sind gleich. Die
Unterschiede in der War-mfestigkeit in diesem Temperaturbereich

gind deshalb auf die Bindephasenstruktur zuriickzufiihren.




Probe HV?2
20°Cc 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1100 1200°C
WC6Co 1620 1220 1180 1140 1040 900 740 - 510 - - -
WC8FeCoNi (mart.)| 1580 1120 1050 840 770 640 510 450 350 -
WC8FeCoNi (aust.)| 1460 1010 950 860 710 630 530 440 310 -
WC12Co 1340 1030 900 780 710 620 490 360 - -
WC1-6Co 1730 1370 1060 970 850 690 590 500 -
WC1-9Co 1890 1600 1410 1400 1200 1050 870 620 440 -
WC2-4Co 1790 - 1140 1060 950 770 670 520 -
WC8-6Co 1890 1460 1080 960 750 690 600 490 -
WC12-7Co ' 1450 1180 1040 810 730 660 450 360 270 -
WC20-10Co 1540 123%0 1120 1080 910 770 620 530 330 -
A1203—TiC - - 1420 1260 1040 980 860 750 680 620 520 440
Tab. 17a: Warmhirte der WC-Basishartmetalle und der Schneidkeramik
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Probe HV?2
20°¢ 200 300 400 500 600 700 800 900°¢

T13Ni - 1500 1230 840 780 570 440 320 280
T9CoNi 1640 1110 1020 890 800 710 570 450 380
TYN12NiMo | 1860 1340 1170 1050 930 780 680 610 510
T18CoNi-N | 1460 1080 1020 950 890 810 620 480 360 -
T15CoNi-N | 1640 1060 1030 980 890 850 630 500 390
T11Ni-N 1680 1200 1120 1050 900 810 660 520 370
T11CoNi-N | 1600 1040 980 930 850 730 600 490 390
T16Ni-N 1500 1040 970 890 830 670 550 420 340
2T1M 1410 1050 1010 910 810 720 560 420 310
1T1M 1510 1200 1070 1030 940 810 680 530 400
172M 1460 1110 1020 960 830 720 590 540 330

Tab. 17b: Warmhidrte von Ti- und Mo-Basishartmetallen

é8



Probe HV2 ZOOC 200 300 400 500 600 700 800 900 1000 1200°¢

B1 (*) 1620 1200 1190 1140 1060 910 780 590 460 - -
1670 - - 1050 - 880 - 620 - 290 50

B2 (*) 1520 1240 1210 1120 940 790 630 470 340 - -

B3 (= 1600 1160 1010 920 770 690 590 490 390 - -
1590 - - 1010 - 780 - 550 - 340 abgeplatzt

B4 (=) - 1000 980 910 810 710 580 480 370 - -
1540 - - 780 - 750 - 530 - 260 100

(*) Substrat
Tab. 17c: Warmhidrte beschichteter Hartmetalle
Probe HV2
20°¢ 200 300 400 500 600 700 800 900°¢

T67FeCr 980 790 570 420 210 130 90 - -

T50FeCr 1310 980 830 720 460 340 260 240 180

T72FeCoNiMo 840 740 - 580 410 220 150 110 -

T72NiCr 680 530 560 480 460 400 320 180 -

512-1-4-5 950 700 650 620 560 360 100 70 40

Tab. 17d: Warmhdrte metallreicher verschleiBBfester Werkstoffe
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Der annghernd parallele Verlauf der Warmhdartekurven im mittleren
Abschnitt von 400-600°C deutet darauf hin, daB keine Unter-
schiede 1im Erweichungsverhalten des Binders des WC-6Co-Hartme-
talls und den WC-Fe,Co,Ni-Legierungen bestehen. Im Bereich bis
ca. 600°C fiihrt eine geringfiigige Zugabe von Mischcarbiden zu
einer Verbesserung der Warmfestigkeitseigenschaften (Abb. 34D).
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Abb, 34a: Warmhédrteverlauf der WC-Co- und WC,Fe,Co,Ni-
Legierungen

Dagegen =zeigt der Vergleich der Warmhértewerte der Hartmetalle
WC-6Co wund WC8-6Co mit gleichem Bindergehalt, daB hohere
Mischcarbidanteile im Gefilige die Warmfestigkeit verschlechtern.
Tendenziell f&llt de Harte mit zunehmendem Mischcarbidanteil.
Anhand der Legierung WC20-10Co 188t sich jedoch =zeigen, daB
durch ein feinkdrniges Gefiige dem warmhdrtesenkenden EinfluB

des Mischcarbids begegnet werden kann.
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Abb. 3%4b: Warmharteverlauf der WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co-

Legierungen

Der zweite Knickpunkt der Warmh8rtekurve liegt im Intervall von
650-700°C und geht in einen Bereich steil abfallender Harte-
werte 1lber. In diesem Bereich weisen die Hartmetalle mnit
kleinster KorngroBe den groB8ten Harteabfall auf. Die ver-
gleichsweise geringere Hochtemperaturhdrte der Feinkornhartme-
talle hat auch schon Vieregge festgestellt <176>.

(?i,Mo)C,_,-Ni-Hartmetalle

Die (Ti,MO)C1_X—Ni—Hartmetalle liegen in der Warmhdrte zwischen
den WC-Basishartmetallen WC-6Co und WC-8FeCoNi. Allerdings muB
beim Vergleich beriicksichtigt werden, daB die (Ti,Mo)C-Hartme-
talle szwar eine wesentlich groBere CarbidkorngrdBe besitzen,
doch gegeniiber der WC-6Co-ILegierung teilweise ein geringeres

Bindervolumen aufweisen (Abb, 34c).
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Abb. 34c: Warmharteverlauf der (Ti,Mo)C1_x—Ni

Legierungen
Bei gleichem Bindervolumen weist ein (Ti,Mo)C1_X—Hartmetall bei
Temperaturen zwischen 200 und 600°C eine hthere Warmh#rte auf

als die FeCoNi-gebundenen Hartmetalle.

TiC-Ni,Mo und Ti(C,N)-Ni,Co-Hartmetalle

Der Verlauf der Warmhartekurven der durch spinodale Entmischung
entstandenen TiC-Basishartmetalle T18CoNi-N, T15CoNi-N,
T11CoNi-N und T11Co-N zeigten trotz unterschiedlicher Bindeme-
tallgehalte nur geringe Unterschiede. Trotzdem ist der Einfluf
der Carbid- bzw. Binderzusammensetzung erkennbar (Abb. 34d).

Die genannten Hartmetalle  besitzen aufgrund ihres Herstel-
lungsprinzips - der spinodalen Entmischung - eine vergleichbare

CarbidkorngroBe. Somit kann bei niederen Temperaturen der Eine-
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fluB der CarbidkorngroBe auf die unterschiedlichen Hiartewerte

der Legierungen vernachlidssigt werden.

Dies wunterstreicht den EinfluB der Bindephase auf das Warm-
festigkeitverhalten. Obwohl das Hartmetall T11CoNi-N einen
niedrigeren Bindegehalt aufweist, ist es dem T18CoNi-N bis
900°¢ unterlegen. Die gute Warmfestigkeit von T18CoNi-N ist auf
den EinfluB der y -Phase im Binder gzuriickzufilhren. Die Ver-
festigungswirkung der ¥ -Phase kann bis 65000 beobachtet
werden. Im Bereich htGchster Temperaturen sind die unterschied-
lichen Warmhdrteverldaufe von T18CoNi-N und T11CoNi-N nur noch

durch die Carbidzusammensetzung erklérbar.
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Abb. 34d: Warmhdrteverlauf der Titanbasishartmetalle
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Bemerkenswert sind die Warmfestigkeitsseigenschaften der Le-
gierung T16Ni-N. Obwohl dieses Hartmetall einen hohen Binderge-
halt aufweist, ist seine Warmh&rte nicht wesentlich niedriger
als die der anderen spinodalen Hartmetalle. Dieser Befund zeigt
an, daB auf die Elemente Wolfram, Tantal und Cobalt, die eine
positive Auswirkung auf die Warmh#rte der Carbid- bzw. Binde-

phase haben, weitgehend verzichtet werden kann.

Im Verlauf der Warmh&rtekurven von spinodalen und konventionel-
len TiC~Hartmetallen sind keine grundsidtzlichen TUnterschiede

erkennbar.

Der Vorteil der Nickelbasisbinder liegt in ihrer Hiartbarkeit
durch die bis zu sehr hohen Temperaturen verfestigend wirkende

Y -Phase. Die Uberlegenheit Y -gehdrteter Bindephasen gegen-
liber martensitischen Bindern wird vor allem oberhalb 600°¢C
deutlich.

Oberhalb ca. 600°C wird die Warmhidrte von der Zusammengetzung
und der CarbidkorngroBe der Hartstoffphase bestimmt. Beil 900°¢
sind die TiC-Basishartmetalle nur geringfiigig hé@rter als die
WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co-Legierungen, die ebenfalls fir die Stahlzer-

spanung eingesetzt werden.
Keramik

Die Abb. 34e unterstreicht die verhdltnismdBig hohe Harte der
Schneikeramik. Insbesondere bei sehr hohen Temperaturen ist sie
allen Hartmetallen deutlich iiberlegen. Der Harteverlauf bei
niederer Temperatur wird durch den Festigkeitsabfall des Titan-
carbids beeinfluBt. Der Knickpunkt bei ca. 850°C markiert die

beginnende Erweichung des Aluminiumoxids.
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Abb. 34e: Warmharteverlauf der Schneidkeramik

Metallreiche verschleiBfeste Werkstoffe

Im Gegensatz zu den Hartmetallen wird die Warmfestigkeit der
metallreichen Schneidstoffe naturgemdB von der Festigkeit der
gehdrteten Metallphase bestimmt und zwar iliber den gesamten
betrachteten Temperaturbereich. Die Warmhé&rte der Eisenbasis-
werkstoffe T67FeCr, T50FeCr und T72FeCoNiMo fallt aufgrund der
Matrixerweichung bis ca. 600°C steil ab. Der Vergleich der
Warmfestigkeitskurven von T50FeCr und T67FeCr zeigt, daB deren
Abflachen oberhalb 600°C auf den geringen Skelettbildungsgrad
zuriickzufithren ist (Abb. 34f).

Von den untersuchten TiC-haltigen Proben besgsitzt die y‘—ausf
hartbare Legierung T72NiCr bis 4OOOC die geringste Warmfestig-




93

—_ 10" T (K —
B9 mo 1315 1 W

(x10%]

10 " -

Hidrte (HV2)

WC-6Co

T50 FeCr

T67 FeCr

T72 FeCoNiMo
S12-1-4-5
T72 NiCr

> 4 B + 0 ®©

T T T T T
mo 90 70 | S50 400 300 200
~———Temperatur (°C)

Abb. 34f: Warmh8rteverlauf der metall-

reichen Legierungen

keit. Durch den EinfluB dieser Ausscheidungen fallt ihre Harte
jedoch Dbis 600°C wei taus langsamer, als die der anderen me-
tallreichen Titanbasiswerkstoffe.

Der nuntersuchte Schnellarbeitsstahl ist zwischen 25000 und
600°C den Werkstoffen mit einem TiC-Gehalt <3% Gew.% deutlich
Uberlegen. Beim Vergleich von Hartmetallen bis 600°¢ ist der
erhebliche Festigkeitsverlust der metallreichen Legierungen
hervorzuheben. Die Hartmetalle besitzen bel dieser Temperatur
noch 50-60% ihrer Raumtemperaturhérte, wdhrend die martensit-
aushdrtenden Werkstoffe nur noch ca. 25% ihrer Ausgangsfestig-

keit aufweisen.
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3.4.1.%3. Eindringkriechversuche

Die Ergebnisse der Eindringkriechversuche sind in Tab. 18 und
den Abb. 35 a,b zusammengestellt.

600°C

Mit Ausnahme des TVN12NiMo/H besitzen die Kriechkurven einen
hyperbelahnlichen Verlauf. Dies wiirde dem ersten Teil einer in
konventionellen Druckkriechversuchen ermittelten Kriechkurve
entsprechen. Der Verlauf der Hartekurven der Werkstoffe deutet
auf den Uberwiegenden Anteil der Verfestigungsvorginge wadhrend
der Eindringzeit hin. Die Kriecheffekte fallen am deutlichsten
bei =zweiphasigen Legierungen aus. Der Harteabfall einer
(Tio’5M00’5)01_x—13Ni=Legierung ist dabei stiarker als der bei
einem WC-7,5Fe,Co,Ni-Hartmetall.

Die TiC-Basislegierungen sind einem WC-7,5Fe,Co,Ni-Hartmetall
an Harte und Kriechfestigkeit liberlegen. Zwischen dem Kriech-
verhalten der konventionellen TiC-Ni,Mo-Legierung wund einem
spinodalen Hartmetall besteht kein nennenswerter Unterschied.

Die Probe TVN12NiMo/H zeigt als einzige einen linearen Zusam-
menhang zwischen Warmh&rte und Belastungszeit. Im betrachteten
Zeitraum 1Ubersteigt die Spannungsrelaxation dieses Werkstoffs

die der anderen untersuchten Werkstoffe erheblich.

900°¢

Abb. 35b zeigt, daB es im Verformungsverhalten der Werkstoffe
im Vergleich zur niedrigeren Priiftemperatur Unterschiede gibt.
Aus dem Kurvenverlauf kann geschlossen werden, daB die Er-
holungsvorgédnge beim KriechprozeB iiberwiegen. Wie Untersuchun-
gen von Prakash <153> an WC-Basishartmetallen zeigen, werden
die Verformungsprozesse bel Temperaturen oberhalb 700°C  durch

die Carbid-Carbidgrenzflédchen bestimmt. Die Kriechergebnisse




600°¢ 900°¢
Probe HV2 7.4 42(s) 100(s) | 7,4(s) 4(s) 100(s)
WC8FeCoNi (aust.) - 660 630 - 310 230
WC8FeCoNi (aust.) (*) 620 450 430 260 210 160
WC20-10Co 780 730 130 410 350 180
T9CoNi 660 610 590 410 310 290
TVN12NiMo (=) 660 550 500 370 250 200
T16Ni-N (=) 760 670 660 350 330 260
2T1M - 740 730 - 350 240
1T1M (*) 750 530 490 260 220 190

(*) Proben an denen bereits einmal die Warmhdrte genmessen wurde

Tab. 18: Ergebnisse der Eindringkriechversuche

46
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verdeutlichen, daB die Kriecheigenschaften stark von der Pro-

benzusammensetzung und dem Gefligeaufbau abhdngig sind.

Unter den untersuchten Hartmetallen weist die WC-Fe,Co,Ni-
Legierung die geringste zeltabhdngige Abnahme der Warmhérte
auf. Der Zusatz von Mischcarbiden zu WC-Co-Legierungen wirkt

sich negativ auf das Kriechverhalten aus.

Wie der Kurvenverlauf des Hartmetalls 1TIM zeigt, weist diese
Legierung &hnliche Verformungseigenschaften auf wie das WC-
Fe,Co,Ni-Hartmetall. Beim Vergleich ist allerdings das
wesentlich groBere Korn von 1T1M zu beriicksichtigen. Zu erwar-
ten 1ist, daB die Kriechgeschwindigkeit mit abnehmender Korn-
groBe zunimmt. Versuchsweise wurden einige Messungen an den
gleichen Proben wiederholt. Wie die Ergebnisse der Wiederholung
zeigen, filhrt eine Warmebehandlung zu einer Abnahme der Warm-
festigkeit. Ein Vergleich der Kriechergebnisse der Hartmetalle
WC-8FeCoNi und 1T1M deutet darauf hin, daB die Auswirkungen auf
das Verformungsverhalten unterschiedlich sind.

Da auch Zerspanungsvorgidnge zu einer Wiadrmebehandlung des
Schneidstoffs filhren, kOnnen aus den Versuchen Hinweise auf die
Warmfestigkeit wund das Verformungsverhalten von Werkzeugen

gewonnen werden, die sich bereits einmal im Schnitt befanden.

Die Harte ausgewdhlter Hartmetalle wurde nach Abkihlung auf
Raumtemperatur gemessen. Fur die Hartmetalle WC-8FeCoNi,
T16Ni—-N und TVN12NiMo/H ergaben sich die Hirtewerte 1420, 1450
bzw. 2020 HV2. Wahrend die Legierung WC-8FeCoNi nach dieser
Warmebehandlung einen Verlust an Harte erfahrt, steigt die Raum-
temperaturfestigkeit des TVN12NiMo/H erheblich an. Die Festig-
keitsanderungen konnen mit Vorgéngen in der Carbid- und Binde-
phase erklart werden. Sie sind fir solche Werkzeuge von Be-
deutung, die einer gzyklischen Temperaturbelastung ausgesetzt

sind.

Das mit dem EindruckmeBverfahren ermittelte Kriechverhalten ist

abhdngig vom Probenzustand, den Reibungsverhdltnissen, sowie
von der eventuell vorhandenen Reaktionsneigung des Priifspitzen-
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materials. Im Rahmen der aufgezeigten Moglichkeiten sind diese
Ergebnisse nit konventionellen Druckkriechversuchen ver-
gleichbar <168>. Die Resultate geben einen qualitativen Ein-
druck der Verformungsablaufe von Schneidstoffen bei hoher Tem-

peratur.

3.4.1.4. Charakterisierung der Zdhigkeit
3.4.1.4.1. Biegebruchfestigkeit

Die Festigkeitswerte hartsproder Werkstoffe streuen infolge
herstellungsbedingter Fehler stark. Dies gilt insbesondere fir
die unter Laborbedingungen hergestellten Werkstoffe. Bei ihnen
wurde deshalb die maximale Biegebruchfestigkeit, als ein unter
industrieliblichen Produktionsbedingungen erreichbarer Wert, in
die Tab. 19b aufgenommen .

Abb. 69a spiegelt die bei WC-Co-Legierungen bereits bekannte
Abhangigkeit der Biegebruchfestigkeit vom Bindergehalt und der
Carbidkorngrofle wieder. Beil gleicher Harte ist ein martensit-
aushédrtendes WC-7,5Fe,Co,Ni- einem WC-6Co-Hartmetall iberlegen.
Die WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co-Hartmetalle liegen in der Biegefestigkeit
deutlich unterhalb den WC-Co-Legierungen. Dies gilt bereits flir
sehr niedrige Mischcarbidzusatze.

Die Biegebruchfestigkeit des 2T1M-Hartmetalls ist, gemessen an
WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co-Legierungen, unbefriedigend. Sie erreicht
jedoch Werte zwischen einem konventionellen TiC-Ni,Mo-Hartme-
tall wund den spinodalen Legierungen. Die Biegefestigkeit hat
bei einem Titan/Molybddan-Verhdaltnis von 1:1 ein Minimum. - Die
Werte diirfen allerdings aufgrund der Streuung der Biegefestig-
keitswerte, der unterschiedlichen Bindervolumina und dem ho-
heren Sauerstoffgehalt dieser Legierungen nicht 1iiberbewertet

werden.
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Probe HV1iO " BBF 3-Punkt KC % ~Verhaltnis

(8/mn?) (%) | mv/m>/? ) £ir K_

WC-6Co 1650 2000 1%,9 + 1,2 2,6

WC-12Co 1340 2300 - -

WC1-6Co 1740 1700 11,9 + 0,4 1,6

WC2-4Co 1820 1500 11,7 | 1,6

WC1-9Co 1940 2000 7,3 + 0,5 2,6

WC8-6C0 1800 1700 10,0 + 0,4 1,6

WC12-7Co 1650 1600 13,1 + 0,7 2,6

WC20-10C0o 1450 1750 14,5 + 0,4 2,6
T13Ni 1620 1400 - -
T9CoNi 1680 1050 10,2 + 0,7 1,6
T18CoNi-N 1590 1800 11,% + 0,1 ,6
T15CoNi-N 1700 1700 -

"T11Ni-N 1750 1550 9,4 + 1,1 2,6
T11CoNi-N 1670 1500 - -
T16Ni-N 1540 1700 - -
Al 03 -TiC 1940 900 -

(*) Herstellerangaben

Tab. 19a:

Festigkeitsgrofen kommerzieller

Proben




Probe HV10 | max.BBF | mittl. BBF | 3-Punkt K 3-Punkt K (MN/mB/z) %—Verhéltnis
(N/mmz) (N/mmz) (Ml\I/m?’/2 ? wérmebehaidelt fir K _-Proben
Sinterzustand 850°¢/2 n
WCSFeCoNi (mart. ) 1650 2190 1630 + 460 | 13,4 + 0,2 - 2,3
WCB8FeCoNi(aust.) 1510 2110 2010 + 90 14,8 + 0,6 - 2,3
2T1M 1380 1190 1130 + 60| 11,4 + 0,8 12,8 + 0,8 1,6
1T1M 1500 1040 920 + 150 | 10,7 + 0,3 10,0 + 0,1 1,6
102N 1490 1120 840 + 240 9,7 + 0,4 9,5 + 0,6 1,6
TVN12NiMo/H 1820 480 400 + 70 6,1 + 0,1 - 2,0
(Tig gqMog 55)Cy_y | ()2220 - - 4,2 - 2,3
(Piy gMoy o)C;_, | (*)2130 - - 4,8 - 2,3
(Tig sMoy 7)Ci_y | (*)2060 - - 4,3 - 2,3

001t

(*) HV1, Hartstoffe, Binderzusatz 0,5 Gew.% Nickel

Tab. 19b: FestigkeitskenngroBen eigener Hartmetalle und Hartstoffe
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Die Biegefestigkeit der spinodalen Hartmetalle nimmt mit 2zu-
nehmener Harte schneller ab, als die der WC-Co-Hartmetalle.
Spinodale Hartmetalle besitzen wegen ihrer extrem kleinen Korn-
groe zahlreiche Carbid-Carbidkorngrenzen. Die Biegebruch-
festigkeit dieser Hartmetallgruppe entspricht etwa der von WC-
(Ti,Ta,Nb)C-Co-Legierungen. Die Festigkeit der stickstofffreien
TiC-Hartmetalle nimmt mit zunehmender Harte steil ab. Dies 188t
sich durch die niedere Festigkeit des Nickelbinders wund den
niederen Skelettbildungsgrad bei verhdltnismdBig groben Carbid-
kornern erkldren. Die Befunde stehen im Einklang mit Ergebnis-
sen von Rudy et al. <178>, die bei spinodalen Hartmetallen eine
hohere  Biegebruchfestigkeit gegeniiber Ti(C,N)-Ni- und TiC-
Ni,Mo-Hartmetallen fanden.
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3.4.1.4.2. RiBzahigkeit an gekerbten Biegeproben

Die RiBz&higkeit an gekerbten Proben ist sowohl von der Zusam—
mensetzung als auch von der CarbidkorngroBe abhéngig. Die WC-
Basishartmetalle (vergl. Tab. 19 a,b) weisen die hochste Zahig-
keit auf. Mit abnehmender CarbidkorngroBe ndhert sich der Span-
nungsintensitatsfaktor dem Wert fir reines Wolframcarbid. Eine

Zugabe von Mischcarbiden fihrt zu geringeren Zdhigkeitswerten.

Die gemessene RiBzshigkeit der (Ti,Mo)C-Hartmetalle liegt deut-
lich wunter der von WC-Basishartmetallen. Obwohl sich das RiB-
ausbreitungsverhalten mit dem Ti/Mo-Verhdltnis &andert, ist
keine ausgepridgte Abhdngigkeit der RiBzahigkeit feststellbar.
Die RiBzahigkeit der TiC-Basishartmetalle und (Ti,Mo)C-Hartme-
talle ist etwa gleich. Die Unterschiede in den RiBzdhigkeitswer-
ten der TiC-Hartmetalle konnen nicht auf das Herstellungsver-
fahren gzuriickgefiihrt werden; vielmehr ist aufgrund des RiBaus-
breitungsverhaltens auf eine Abhéngigkeit von der Carbid- bzw.

Binderzusammensetzung zu schlieBen.

%3.4.1.4.%3. Palmgvist-Methode

Die Abbn. %6 a-d zeigen die typischen RiBausbildungen bei der
Priifung von Hartmetallen nach dem Palmgvist-Verfahren. Bei
allen Hartmetallen sind von den Ecken des Vickerseindrucks

ausgehend Risse feststellbar.

In Ubereinstimmung mit der Literatur konnte bei den feinkornign
WC-Co-Legierungen RiBausbreitung im Binder und an den Phasen-
grenzen nachgewiesen werden. Das Hartmetall WC1-9Co zelgt ein
von der RiBmorphologie der {ibrigen WC-Basishartmetalle ab-
weichendes Verhalten. Zus&tzlich zu den typischen Palmqvistris-
sen bildete sich eine Vielzahl von Rissen parallel zu den
Eindruckkanten. Sie entstehen Dbereits bei sehr geringer Be-
lastung und liegen alle im Bereich der Materialaufwolbung an

den Eindruckkanten.
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Abb. 36a: WC12-T7Co 1250x Abb. 36b: T9CoNi 1700x

Abb. 36c: TVN12NiMo/H 1000x Abb. 364: 1T2M 1250x

Abb. 36: RiBausbreitungsverhalten von Hartmetallen
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Bei den WC-(Ti,Ta,Nb)Co-Legierungen erfolgt die RiBausbreitung
bevorzugt durch die Mischcarbidkorner. Als weitere RiBaus-
breitungswege sind in Abb. 36a die Phasengrenzen und der Binder
zu erkennen. Bei den (Ti,Mo)C-Hartmetallen sind je nach Hart-
stoffzusammensetzung das Carbid bzw. die Phasengrenzen bevor-
zugte Schwachstellen. Es ist eine hdufige RiBverzweigung fest-
stellbar. Aus dem geringen Anteil des Binders am RifBverlauf
1a8t sich auf eine hohe Zdhigkeit der Binderschichten

schliefBen.

Konventionelle Titancarbidbasishartmetalle =zeigen vorwiegend
RiBausbreitung an den TiC—Mo(Ti)C1_x— und Mo(Ti)C1_x—Mo(Ti)C1_x—
Korngrenzen. Dagegen ist das RiBausbreitungsverhalten der spi-
nodalen Hartmetalle vorwiegend interkristallin. Dies ist auf
ein Kristallisationsverhalten zurlickzufiihren, das zu weitgehend

spannungsfreien Carbid-Carbidphasengrenzfldchen fihrt<101>.

Alle TiC-Basishartmetalle weisen mannigfaltige RiBbildungen an
den Eindruckkanten der Pyramide auf(Abb. 37). Die ILegierung
TVN12NiMo/H gzeigt ein den konventionellen TiC-Hartmetallen
analoges RiBverhalten. Die RiBausbreitung erfolgt durch den
(Ti,V,Nb)C-Mischkristall. Es werden nur sehr groBe TiC-Korner
gespalten.

Mit 2zunehmendem Bindemetallgehalt nimmt die RiBneigung ab.
Unter den metallreichen Sorten kommt der T50FeCr den Hartmetal-
len ©beszliglich des RiBverhaltens am nichsten. Bei einer Stei-
gerung des Bindergéhalts auf 67 Gew.% und mehr wird bei nie-
deren Lasten kein durchgehender Ri8 mehr ausgebildet. Die
RiBausbreitung erfolgt dann nur noch in den CarbidkOrnern,
wdhrend der dazwischenliegende Binder plastisch verformt wird.
Die RiBausbreitungsmorphologie war bei allen metallreichen TiC-
Proben mit Fe- bzw. Ni-Bindelegierungen #hnlich (Abb. 38).

Der Schnellarbeitsstahl zeigt selbst bei hochsten Lasten keine
RiBbildung. Die Keramik weist sowohl RiBausbreitung in groBen

TiC-Kornern, als auch in der A1203—Phase auf.
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Abb. 38: RiBausbreitungsverhalten des Werkstoffs T67FeCr
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Zusammenhang zwigchen RiBlangensumme und Priiflast

Nach Dawihl et al. <179> kann der Zusammenhang zwischen der
Lange der von den Ecken des Vickerseindrucks ausgehenden Risse

und der Priflast in der Form
1., = o PMta
i 0

dargestellt werden. Der inverse RiBwiderstande ist ein MaB fiir
die Zdhigkeit des Werkstoffs. Zwischen der von Exner <172>
definierten Oberfliachenriflizdhigkeit W und dem inversen RiBwi-

derstand gilt die Beziehung:

W= L
o

Wie Abb. 39 zeigt, besteht zwischen der RiBlangensumme und der
Belastung ein abschnittsweise linearer Zusamenhang. Zwischen
500 und 600 N Belastung &ndert sich das Verformungsverhalten.
Es 1st bei allen Werkstoffen feststellbar und weicht von Dbis-
herigen Ergebnissen ab <180-182>.

- Pur die ZErmittlung der RiBzshigkeit der untersuchten Proben
wurde ein 1linearer Veriauf der RiBlange bis 500N Belastung
angenommen. Der inverse RiBwiderstand und der Wert a,. wurde
nach der Methode der kleinsten Quadrate berechnet. Die Ergeb-
nisse der quantitativen Messungen sind in Tab. 20 zusammenge-
faBt. Der von Exner <172> angenommene Verlauf der RiBldngenge-
raden durch den Ursprung kann bis auf wenige Ausnahmen nicht
bestdtigt werden. Die Hohe des Achsenabschnitts a, ist nur bei
zu geringem Abpolieren der Oberflache vom Bearbeitungszustand
abhdngig. Im Rahmen der MeBgenauigkeit des RiBlangenverfahrens
liegt deshalb der SchluB8 nahe, die "AnfangsriBlénge" a, als
materialspezifisch aufzufassen.




WC-Basishartmetalle

(Ti,Mo)C-Hartmetalle

hoch TiC-haltige

metallreiche Werk-

Hartmetalle stoffe / Keramik
Probe x(pm/daN)aO(pm) Probe x(umﬁkﬂﬂao(um) Probe u(UmﬁﬂﬂUao(Um) Probe = hnmﬁaN)ao(um)
WC-6Co 14,0 0,5 2T1M 10,4 0 T13Ni 16,9 -17,3 T67FeCr | 18,0 84,9
WCBFeColNi | 14,8 -25,1 2T1M/H | 14,2 58,0 T9CoNi 15,5 54,8 A1203— 40,5 11,5
(mart.) 1M 12,1 0O | TVNI2NiMo | 21,6 113,7 | TiC(%*)
WC8FeColNi | 10,8 -14,6 | 1TiM/H [ 15,1 26,5 | T18CoNi-N | 13,5 -27,7
(aust.) 172N 15,0 0 | Ti5coNi-N | 14,6 48,6
WC12Co 5,6 -16,9 | 1T2M/H [12,5 50,1 |T1INi-N |16,3 54,0
WC1-6Co 16,2 0,7 T11CoNi-N | 14,7 65,7
WC1-9Co 12,5 47,1 T16Ni-N 17,8 -24,6
WC2-4Co 16,2 -
WC8-6Co 19,8 19,6
WC12-7Co 12,4 4,7
WC20-10Co 8,9 17,3
B1 (*) 15,5 -22,1
B2 (%) 12,5 -18,5
B3 (*) 10,5 23,1
B4 (*) 13,2 -39,3

(*) Grundmaterial

(**) im 9,8-100 N-Bereich

Tab. 20: OberflichenriBzahigkeit der untersuchten Werkstoffe,

ermittelt mit dem Palmgvist-Verfahren

LO1
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Abb. 39: Belastungsabhiingigkeit der Vickershdrte
und der RiBl&nge

Dies steht im Widerspruch zu Aussagen Exner <172> sowie Lawn
und Wilshaw <185>. Allerdings wurde auch von ZumGahr <181> und
Visvanadham und Venables <183> festgestellt, daB eine Mindest-
last erforderlich war, um bei WC-Co-Hartmetallen bzw. bei einem
90MnCrv8-Stahl RiBbildungen hervorzurufen. Es wdre fur die
genauere Ermittlung des Verlaufs der RifBlangenkurve wilinschens-
wert, ZEindriicke im N- bis kN-Bereich mit gleichen Be- und Ent-
lastungsgeschwindigkeiten durchzufihren. Das Auflosungsvermogen
und die MeBgenauigkeit lassen sich durch Anwendung optoelek-

trischer Moglichkeiten steigern.

Wie aus Abb. 39 hervorgeht, <findet parallel zur Anderung des
RiBlangen/Last-Verhdiltnisses ein Anstieg der Hiarte statt. Man
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kann vermuten, daB die quantitative Anderung der RiBlangensumme
im Zusammenhang mit der Ausbildung der Risse wunterhalb der
Werkstoffoberfldche einhergeht.

EinfluB der RiBmorphologie unterhalb des Eindrucks

Um einen Uberblick iiber das RiBprofil unterhalb der Oberfléche
zu bekommen, wurden die Harteeindriicke ausgesuchter Proben
sukzessive mit 3 m Diamantpaste abpoliert. Konventionelle TiC-
Basishartmetalle, sowie die (Ti.Mo)C-Hartmetalle und der
TYN12NiMo/H zeigen muschelfdrmige (laterale) RiBbildung paral-
lel zur Werkstoffoberfliche oberhalb 500N Belastung (Abb. 40).
Diege Risse begannen kurz unterhalb der Eindrucktiefe des
Vickersdiamanten und konnen bei Steigerung der Last zum teil-
weisen Abplatzen der Probenoberflache bei Dbinderarmen Proben
filhren. Das Auftreten solcher Risse wird von Lawn et al. <185>
auf die zurlickbleibende Spannungsverteilung nach dem Be-
lastungsvorgang zurlickgefihrt.

Bei WC-Co- und WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co-Legierungen konnte eine derar-
tige RiBausbildung bei einem Abpolieren bis zu 1,5 x Eindruck-
tiefe nicht beobachtet werden. Dieg kdnnte darauf zuriickzu-
fihren sein daB die RiBbildung fast eben verlauft wund die
RiBflache 2zwischen 2zwei aufeinanderfolgenden Poliervorgidngen
abgetragen wurde.

Un das zeitaufwendige Polieren zu umgehen, wurden Proben mit
einer Serie von Eindriicken versehen und in eine alkoholische
Farbstofflosung getaucht. Nach sorgfdaltigem Trocknen wurden sie
mit einer Zugprifmaschine gebrochen und die markierten Bruch-

fldchen mikroskopisch analysiert.

Die Markierung stimmte in oberfl&chennahen Bereichen gut mit
der Lange der vor dem Durchbrechen ausgemessenen Oberflédchen-
risse 1iberein. Bei der genannten Vorgehensweise kann jedoch

nicht ausgeschlossen werden, dal die Farbstofflosung die sich
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40 m abpoliert 100 x 110 m abpoliert 200x
Abb. 40: Laterale RiBbildung beim Hartmetall
T11Ni-N Priflast 100daN

ins Probeninnere stark verjlingenden RiBufer vollstandig be-

netzt.

Man konnte auch versuchen, die Palmqvist-RiBflsdchen durch eine
Oxidationsbehandlung sichtbar zu machen. Jedoch ist bei diesenm
Verfahren nicht auszuschlieBen, daB der Abbau von Spannungs-
feldern um den Eindruck herum zu einer RiBverlangerung flihrt.
Die Genauigkeit der benutzten Untersuchungsmethode kdnnte durch
den Einsatz superfluider Mittel verbessert werden. Eine metal-
lisch glédnzende Abscheidung wlrde den Kontrast zum grauen

Bruchspiegel steigern.

Das RiBprofil dndert sich mit steigender Last von einer halb-
kreisférmigen zu einer halbelliptischen Form (Abb. 43). Wegen
der unebenen Ausbildung der Bruchflachen war eine quantitative

Erfassung der RiBfldchen nicht modglich
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Abb. 41: Abhdngigkeit der RiBlange und
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Die Abbn. 41 und 42 zeigen eine Zusammenfassung der Riftiefen-
messungen, Sie geben AufschluB iUber die Spannungsverteilung
unterhalb des Eindrucks,

RO (SOHX X )

RIS

SIS
SO 9.0.9%:9.¢

W

ruchfldachen

a) niedrige Last b) hohe Last

Abb.43: Palmgvist-RiBfléchen unterhalb des Vickers-Eindrucks

EinfluB8 der Probenzusammensetzung auf das RiBentstehungs

und RiBausbreitungsverhalten

Pur die WC-Co-Legierungen WC1-6Co, WC6Co, WC12Co mit vergleich~
barer CarbidkorngroBe steigt die zur RiBentstehung erforderlche
Last mit steigendem Bindergehalt (Tab.20.). Gleichzeitig steigt
der durch plastische Verformung absorbierbare Energieanteil mit
steigendem Bindergehalt und freier Binderweglidnge. Parallel
dazu f&llt der inverse RiBwiderstand. Die verhdltnismafBlig grofle
AnfangsriBlénge der Probe WC1-9Co ist im Zusammenhang mit ihrer

kleinen Binderweglange zu sehen.

FPir WC-Co-Legierungen mit Zusatzcarbiden kann wegen der gerin-
gen Probenzahl kein quantitativer Zusammenhang angegeben wer-
den. Die RiBmorphologie und iibertragbare Ergebnisse von WC-Co-
Legierungen <186,187> 1lassen den SchluB zu, dafB das RiBaus-
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breitungsverhalten von der CarbidkorngroBe der einzelnen

Phasen, dihrer chemischen Zusamensetzung und vom Bindergehalt

abhdngt.

Bei den konventionellen TiC-NiMo-Hartmetallen mit Nickelbinder
(T16Ni-N, T13Ni) bzw. y -ausgehtirtetem NiCo-Binder (T18CoNi-N)
ist die AnfangsriBlange kleiner Null. Dies kann auf das Ver-
formungsverhalten der Bindephase gzuriickgefiihrt werden. Bei den
restlichen TiC-Ni,Mo-Hartmetallen 1liegt eine Bindephase mit

geringem Verformungsvermogen vor.

EinfluB der Warmebehandlung

Eine Glihbehandlung 85000/2h zeigt keine einheitliche Wirkung
auf das RiBbildungs- und -ausbreitungsverhalten. Im Rahmen der
untersuchten Proben konnen vier Fdlle unterschieden werden(Tab, 21):

(1) Erhohung des RiBbildungswiderstandes wund Senkung des
inversen RiBausbreitungswiderstandes.
Bei dem 81WC-12(Ti,Ta,Nb)C-Co-Hartmetall fiihrt die Warme-
behandlung zu einer Verbesserung des Werkstoffverhaltens
hinsichtlich RiBbildung und -ausbreitung.

(2) Verringerung des RiBbildungswiderstandes und des inversen
RiBausbreitungswiderstandes. Bei den Proben T18CoNi-N und
WC12-7Co fithren die Anderungen in der Bindephase zu einer
Verschlechterung der Zdhigkeit. Der Erhdhung des RiBaus-
breitungswiderstands steht ein erheblich reduzierter
RiBentstehungswiderstand gegenﬁber} Dies ©bedeutet, daf
bereits geringste aufgebrachte Spannungen zu einer RiB-

bildung fiihren.

(3) ErhShung des RiBbildungswiderstandes und Erhohung des in-
versen RiBausbreitungswiderstandes.
Aus den Ergebnissen von TVN12NiMo/H ist zu schlieBen, daB
der RiBwiderstand {Uber eine Wirmebehandlung optimiert

werden kann.




Sinterzustand poliert | geglitht 850°¢/2h nachverdichtet 1300°C/1kbar/1,5h

Probe = a, =3 aop = a,

(wm/daN)  (um) (im/daN)  (um) (um/ daN) (um)
WC1-6Co 16,2 0,7 14,4 85,0 - -
WC12-7Co 12,4 4,7 10,9 -48,1 - -
T18CoNi-N 13,5 23,7 11,0 51,0 - -
T11CoNi-N 14,7 67,7 17,3 4,7 - -
TYN12NiMo/H 20,4 12%,7 24,6 74,7 21,4 112,7
2T1M 10,4 0 14,7 9,0 14,2 : 58,0

Tab. 21: EinfluB der Warmebehandlung auf das RiBbildungs-~ und -ausbreitungsverhalten

Vil




115

(4) Verringerung des RiBbildungs—- und Erhthung des inversen
RiBausbreitungswiderstandes. Das Hartmetall 1T72M zeigt von
der untersuchten Gruppe eine Verringerung des RiBbildungs-
und Ausbreitungswiderstandes. Die Warmebehandlung fihrt
damit zu einer Verschlechterung der mechanischen Eigen-
schaften.

Eine Wiarmebehandlung fihrt bei Hartmetallen, unabhingig von

ihrem RiBausbreitungsmodus, zu einer Anderung der Zahigkeit.

Eine gezielte Beeinflussung der RifBzdhigkeit durch geeignete

Wahl der Sinter- und Abkihlbedingungen und der anschlieBenden

Warmebehandlung fuhrt zum Teil zu einer Verbesserung.
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3.4.1.5. Druckfestigkeit

Die Bestimmung der Druckfestigkeit wurde an einigen, ausge-
suchten Proben vorgenommen. Die Festigkeitswerte fir WC-6Co
bzw. WC(Ti,Ta,Nb)C~Co-Legierungen mit vergleichbarer KorngroBe
und Zusammensetzung werden mit 5,8 bzw. 4,9 kN/mm2 angegeben
<4>. Die gemessenen Festigkeitswerte diirften folglich, mit
Ausnahme der Legierung WC1-9Co, erheblich unterhalb der tat-
sdchlichen Druckfestigkeit liegen. Sie lassen daher nur eine
relative Einordnung der Werkstoffe zu (Tab. 22).

Bei den WC-Co-Legierungen weist die Feinstkornsorte WC1-9Co die
hochsten Druckfestigkeitswerte auf. Die Druckfestigkeit der
(Ti,Mo)C-Hartmetalle ist wunter Berilicksichtigung der wunter-
schiedlichen Bindervolumina und Streubreite der MefBlwerte etwa
gleich groB. Die Druckfestigkeit zweiphasiger Hartmetalle f&allt
mit 2zunehmendem Bindergehalt ab. Bel einem Bindervolumen der
(Ti,Mo)C1_X—Proben zwischen ca. 9,5-11,5% sind unter Beachtung
der Gefligeparameter den WC-Co-Legierungen vergleichbare Festig-

keitswerte zu erzielen.

Anhand der MeSwerte der spinodalen Hartmetalle kann vermutet
werden,dal sie eine dhnlich hohe Festigkeit aufweisen wie die
WC-bCo-Legierung. Wegen der geringen Probenanzahl sind keine
differenzierten Aussagen zum EinfluB der Carbid-Binderzusammen-

setzung spinodaler Hartmetalle auf die Druckfestigkeit moglich.




M7

gemessene Druckfestigkeit (kN/mmz)

Probe

WC-6Co 3,5 + 0,2
WC1-9Co 6,1 + 0,4
WC20-10Co 2,6 + 0,2
TVN12NiMo/H 2,2 + 0,2
T18CoNi-N 4,0
T15CoNi~N 3,3
T11NiN 3,7+ 0,8
T16Ni-N 3,7 + 0,5
2T1M 2,9 + 0,1
1T1M 2,5

1T2M 3,5 + 0,5

Tab. 22: Gemessene Druckfestigkeit verschleiBfester

Werkstoffe
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%5.4.2. Magnetische Eigenschaften

Die¢ magnetischen Eigenschaften sind in Tabn. 2% a,b zusammenge-
faBt. Die Koerzitivfeldstarke als KenngrofBe fiir die Bindermenge
und -verteilung ist Dbel WC-Co-Legierungen von der Carbid--
Korngrofe abhdngig. Bel den Fe,Co,Ni-gebundenen Hartmetallen
spielt zusatzlich die Bindephasenstruktur eine Rolle. PFur die
Molybdan- und Titancarbidbasishartmetalle sind keine Zusammen-

hange zwischen Koerzitivfeldstarke und Geillge bekannt.

Die magnetische Sattigung ist ein Mal fur den Anteil der ge-
losten ferromagnetischen Phase im Binder. Bei den WC-Co-Le-
gierugen ist sie stark vom Kohlenstoffgehalt der Bindephase
abhangig <188>. Wegen der dadurch beeinfluBten Loslichkeitsver-
haltnisse in der Bindephase von Ti-Mo-C-Ni, Ti-Mo-C-N-Ni- und
Ti-V-Nb-C-Ni-Mo-Systemen kann keine Abhangigkeit zwischen der
magnetischen Sattigung und der chemischen Zusamensetzung fest-

gestellt werden.

Aufgrund der Dbislang unbekannten Zusammenhange zwischen den
Gefiigeparametern, dem Losungszustand in der Bindephase von Mo-
und Ti-Basiswerkstoffen und den magnetischen Eigenschaften ist

eine Einordnung der Ergebnisse nicht moglich.

Mit den Messungen geliingt es jedoch, den EinfluB der Warmebe-
handlung und der isostatischen Nachverdichtung aut die magne-

tischen Eigenschaften aufzuzeigen.




WC-Basishartmetalle

Mo-Basishartmetalle

Koerzi- mag. S. Koerzi- mag. S.
tivet. zitivf.
(0e)  (Ten?/g 107%) (0,) (Ten’/g 107)
WC1-6Co 259 9,6 2T1M o) 0,1
WC8-6Co 312 5 1T1M 0 0,1
WC2-4Co 286 5,2 1T2M T 0 0,8
WC12Ce - -
WC6Co 225 1,0 Titancarbidhartmetalle
WC8FeColNi 194 15,1 Koerzi- magnetische Sattigung
WC8FeCoNi 103 12,6 tivft.
WC1-9Co ~ 0 ~ 0 (0,) (Teno /g 107%)
WC12-T7Co 153 1,1
- WC20-10Co 154 1,4 T13Ni - -
T9CoNi 116 0,7
B2 (*) ~.0 e TVNi2NiMo 38,5 3,35
Bt (*) 225 1,0 T18CcNi-N 13 0
B3 (=) 140 1,4 T15CoNi-N 105 3,3
B4 (=) ~ 0 ~ 0 T11Ni-N ~ 0 0
T1iCoNi-N 96 0,8
T16Ni-N 10 =0
Tab. 23a: Magnetische Elgenschaften (*) Substrat

6Ll




Sinterzustand, poliert geglitht 850°C/2 h nachverdichtet 1300°C/1kbar/1,5 h
HC(Oe) magn. Satt. HC(Oe) magn. Satt. HC(Oe) magn. Sattigung
(TcmB/g 10_4) (TcmB/g 10_4)‘ (Tcm3/g 10—4)

WC1-6Co 271 9,4 259 9,6 - -

WC12-7Co 153 1,1 156 8,3 - -

T18CoNi-N 113 ~ 0 112 11,4 - -

T11CoNi-N 96 0,8 96 7,5 - -

TYN12NiMo 45 3,3 T 0 3,3 38 3,35

172M ~ 0 0,5 ~ 0 0,8 ~ 0 0,9

Tab. 23b: EinfluB der Warmebehandlung auf die magnetischen

Eigenschaften

ocl
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%.4.3. Oxidationsverhalten

Oxidationsgeschwindigkeit

Hartmetalle konnen bei Zerspanoperationen Temperaturen oberhalb
7OOOC ohne weiteres erreichen. Die heiBen Verschleiflzonen,
insbesondere die Nebenfreiflache sind dabei dem Luftzutritt
ausgesetzt. Fir das VerschleiBverhalten spielt deshalb auch die
chemische Bestdndigkeit des Werkzeugs gegeniiber Sauerstoff eine

Rolle.

Die Ergebnisse der Oxidationsversuche sind in Abb.43 zusammen-
gefaBt. Die WC-Co-Hartmetalle weisen die hochste spezifische

Gewichtszunahme auf.
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Abb. 43: Gewichtsverdnderung der verschleiBfesten Werkstoffe
beim Glithen (900°C) in ruhender Luft
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Die morphologische Beschaffenheit der Oxidschicht gestattet
einen nahezu ungehinderten Zutritt von Luftsauerstoff durch die
porose, rissige Oxidschicht. Je feinkOrniger das Hartmetall
ist, wumso hoher 1ist die Gewichtszunahme. Eine Zugabe von
Mischcarbiden zu WC-Co-Hartmetallen verringert die Oxidations-
neigung. Die Gewichtszunahme der WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co-Hartmetalle
liegt Jjedoch noch um eine GroBenordnung iiber der von Titan-
basishartmetallen. Die Zugabe von TiC zu den WC-Basishartme-
tallen verbessert auch das Haftungsvermogen der gebildeten
Oxidschichten.

Die Bildung von Molybd&noxid neben den Titanoxiden fihrt bel
der Oxidation von (Ti,Mo)C1_x—Ni—Proben zu einer Gewichtsab-
nahme (siehe dazu auch Abb. 44b). Der BErsatz von WC durch einen
(Ti,Mo)1_x—Mischkristall bringt keine signifikante Verbes-
serung. Die Oxidationsbestandigkeit 188t sich Uber das Ti:Mo-
Verhdltnis beeinflussen. Die Proben weisen eine dem Hartmetall
WC20-10Co vergleichbare Oxidationsgeschwindigkeit auf. Die
gebildeten Oxide zerfallen beim Abkihlen zu Pulver, wobei ein

Teil verdampft.

Die Probe TVN12NiMo/H zeigt, wie durch Ubergang von VIa zu V
und VIa-Carbiden das Zunderverhalten verbessert werden kann.
Die Carbidzusédtze fiilhren zu einer deutlichen Verlangsamung der

Oxidationsgeschwindigkeit.

Konventionelle TiC-Ni-Mo-Hartmetalle besitzen wegen ihres hohen
Volumengehalts an TiC das beste Oxidationsverhalten. Die Oxi-
dation filhrt zu einer diinnen, recht gut haftenden Oxidschicht,
die eine passivierende Wirkung hat. Die vorliegenden Ergebnisse
lassen allerdings bei Titancarbidbasis-Hartmetallen keine
Schliisse hinsichtlich des Einflusses der KorngroBe und des Ge-
halts von IV und VIA-Carbiden zu, da die Oxidationsrate ‘auch

von der Carbidzusammensetzung beeinfluBt wird.
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Oxidationsbeginn

Die Abbn. 44 a,b zeigen die Gewichtsveranderung der verschlei3-
festen Werkstoffe beim Erhitzen an Luft. Das WC-Co-Hartmetall
hat unter den untersuchten Werkstoffen den frilhesten Oxida-
tionsbeginn und hdchste Oxidationsrate. Der Zusatz von Misch-
carbiden verringert =zwar die Oxidationsgeschwindigkeit, hat
aber keinen ZEinfluB auf den Beginn der Reaktion. Wegen des
hohen Anteils an Wolframcarbid fiihrt die Oxidation zu keiner

dichten Passivierungsschicht an der Werkstoffoberfliche.

Wie aus der Abb. 44b zu ersehen ist, kann die Oxidation von VI-

Carbiden durch die Zugabe eines tit-—anhaltigen Mischcarbids

wesentlich verbessert werden. Der Rea ktionsbeginn in (Ti,Mo)1_X
-Hartmetallen ist durch die Zugabe von Titancarbid zu hoheren

Temperaturen hin verschoben. Die Oxidation fihrt zu einer Reak-

tionsschicht geringer Haftfestigkeit. Das Abflachen der Kurve

oberhald 850°C kann mit dem zunehmenden Verdampfen der ge-

bildeten Molybdédnoxide erklért werden. Die Abdampfrate 1ist

oberhalb 850°C so hoch, daB trotz der fortlaufenden Oxida-

tionsreaktion eine Gewichtsabnahme erfolgt.

Der Oxidationsbeginn kommerzieller TiC-Basishartmetalle 1liegt
zwischen 600 und 700°C. Die Reaktion beginnt damit um ca. 100°C
Uber dem der WC-Basishartmetalle. Sie beginnt umso friiher, je
hoher der Mo-Gehalt ist. Wie die Abb. 44a zeigt, verliduft der
Oxidationsvorgang der TiC-Basishartmetalle erheblich langsamer
als der von WC-Basishartmetallen. Die Untersuchungen uber den
Beginn des Oxidationsgzeitpunkts von Hartmetallen, die fur die
Metallzergpanung eingesetzt werden konnen, machen deutlich, daB
bei den auftretenden hohen Zerspantemperaturen mit einer Reak-

tion der Werkzeuge zu rechnen ist.

Versuchsweise wurde auch eine metallreiche Legierung oxidiert.
Ihr Reaktionsbeginn liegt nur geringfligig Uber dem eines WC-Co-
Hartmetalls. Der hohe Chromgehalt im Binder flihrt zu einer

Passivierung der Oberflache. Die Legierung kann bis zur AnlaB-
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temperatur von 520°¢ eingesetzt werden, ohne daB ein nennens-
werter EinfluB des Luftsauerstoffs zu verzeichnen ist. Da sie
oberhalb der AnlaBtemperatur ohnehin erheblich an Festigkeit
einbiiBt, ist der weitere Oxidationsverlauf fliir das Einsatzver-

halten nicht relevant.
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fester Legierungen beim Erhitzen an
ruhender Luft. Aufheizrate 10°C/min
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3.5. VerschleiBfestigkeit

%.5.1. Abrasion

Die Ergebnisse der abrasiven VerschleiBuntersuchungen mit Hilfe
des Schleifrad-Tests sind in Tab.24 und in den Abbn. 45 und Abb.
47a,b dargestellt. Der VerschleiBwiderstand der untersuchten
Legierungen 1ist sowohl von der Legierungszusammensetzung als
auch von der Art und KorngroBe des abrasiven Mediums abhéngig.

Wie aus Abb. 45c hervorgeht, ist der VerschleifBwiderstand der
Legierungen stark vom Typ der verschleienden Komponente im
Verbund abhidngig. Die WC-Basishartmetalle zeigen den hdchsten
VerschleiBwidergtand und zwar unabhidngig vom abrasiven Medium.
Der VerschleiBwiderstand verschlechtert sich durch die Zugabe
groBer Mengen an Mischcarbiden. Obwohl der Binder wie auch das
Carbid durch das Verschleiflimedium angegriffen werden, ist eine
sehr starke Abhingigkeit des Verschleisses von der Carbidkorn-
groBe zu verzeichnen. Die WC-Basishartmetalle mit einer ge-

ringen WC-KorngrofBe zeigen den hochsten VerschleiBwiderstand.

Wie in Abb. 4%a zu sehen ist, sind die (Ti,Mo)C1_X—Hartmetalle
den TiC-Basislegierungen 1in der VerschleiBfestigkeit eben-
birtig. Die VerschleiBfestigkeit steigt mit zunehmendem Molyb-
dangehalt. Der Abrasionswiderstand der TiC-Basishartmetalle
liegt deutlich unter dem der WC-Co-Legierungen. Dies gilt so-
wohl fir spinodale als auch fiir konventionelle Hartmetalle.

Durch eine Carbid-Bindephasenoptimierung lassen sich allerdings
Werte erreichen, die den hoch titancarbidhaltigen WC-Basishart-
metallen vergleichbar sind. Im Vergleich zu Aluminiumoxid als
abrasivem Medium, welches eine stark ausgeprdgte Differen-
zierung des VerschleiBwiderstandes ermoglicht, wird bei der
Verwendung des h#rteren Siliziumcarbidabrasionsmittels eine
geringere Differenzierbarkeit festgestellt. Es ist eine enge
Abhéngigkeit des Verschleisses von der KorngroBe des Schleif-
mittels feststellbar. Querschliffe verschlissener Proben sind in

den Abbn. 46a-c zusammengestellt.
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Abb. 452: Abhingigkeit des Abrasionswiderstandes von
der Hirte (Schleifmittel A1203)
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Probe A12O3 (km/cmB) SiC (km/cmB) SiC(km/cmB)
WC-6Co 35,1 9,7 2,7
WC8FeCoNi (mart.) 41,1 11,2 -
WC8FeCoNi (aust.) 21,7 9,8 -
WC1-6Co 90,5 11,9 -
WC2-4Co 72,8 12,4 -
WC1-9Co 87,5 15,2 3,5
wC8-6Co - 15,9 -
WC12-7Co 17,4 8,6 2,
WC20-10Co 11,2 6,8 1,
T9CoNi 4,0 5,4 1,0
TVN12NiMo 5,7 3,9 -
T18CoNi-N 5,9 5,7 1,1
T15CoNi-N 10,2 7,1 -
T11Ni-N 6,1 4,7 1,0
TC11CoNi-N 3,7 - -
T16Ni-N 3,3 - -
2T1M 4,1 3,6 -
1T1M 3,4 3,2 -
1 T1M/H - 3,3 .
11721 3,0 2,1 -
117 2M/H - 3,9 -
Al203—TiC 12,4 5,4 -
T6T7FeCr 3,4 6,9 1,0
T50FeCr 5,0 4,7 0,8
T72FeCoNiMo 2,9 8,7 1,4
T72NiCr 2,1 5,1 0,7
S12-1-4-5 5.4 18,3 1,9

Tab. 24: Abrasionswiderstand der untersuchten Werkstoffe
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Abb. 46a:
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Schleifmittel: A1.0
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Der VerschleiBwiderstand der TiC-Basislegierungen ist im Ver-
hgltnis zu den Wolframbasislegierugen niedrig. Hierbei ist kein
eindeutiger Zusammenhang zwischen der Zusammensetzung des Car-
bids oder dem Herstellungsverfahren (konventionell oder spino-
dale Entmischung) und dem VerschleiBwiderstand ersichtlich. Der
Unterschied im VerschleiBwiderstand bei der Verwendung von SiC
30 und 8iC 120 ist im Vergleich zum Verhalten der WC-Basishart-
metalle vernaohléésigbar klein. Die Verwendung von einem groben
SiC-Korn fiihrt bei den WC-Basislegierungen zu sehr niedrigen

VerschleiBwidersténden.

Bei den (Ti,Mo)C1_x—Hartmetallen fihrt bereits die Verwendung
von feinem SiC-Schleifmittel zu hohem VerschleiB. Auch hier ist
eine Abh8ngigkeit der VerschleiBfestigkeit von der Carbidzusam-
mensetzung feststellbar. Wie aus Tab. 24 hervorgeht, filhrt eine
isostatische Nachverdichtung zu einer Verbesserung des Ver-
schleiBwiderstandes. (Ti,Mo)C- und TiC-Basishartmetalle zeigen
einen tendenziell gleichen Verlauf des VerschleiBwiderstandes
in Abh&ngigkeit der einzelnen MaterialkenngrofBen.
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Abb. 47b: Abhdngigkeit des Abrasionswiderstandes von
der RiBzahigkeit (Schleifmittel SiC 120)
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Uberraschend ist die Feststellung, daB der VerschleiBwiderstand
der metallreichen Legierungen mit den TiC-Basishartmetallen
vergleichbar ist, wobei die Art des abrasiven Mediums nur
geringen EinfluB hat. Der VerschleiBwiderstand ist sowohl vom
Volumenantéil der Hartstoffphase als auch vom Binderzustand
abhdngig. Ein hoher Carbidgehalt ist bei der Verwendung von
weichen A1203—Schleifmitteln positiv, beim harten BSiC-Medium
negativ 'zu bewerten. Bel etwa gleichem Carbidgehalt erzielen
Werkstoffe mit martensitischer Bindephase die besten Ergeb-

nisse.

Der keramische Werkstoff A1203—Ti0 zeigt ein VerschleiBverhal-
ten, das mit einem WC~-(Ti,Ta,Nb)C-Co-Hartmetall vergleichbar
ist. Die Keramik ist einem TiC-Basishartmetal in jedem Fall

iiberlegen.

Die ZErgebnisse Dbestdtigen in eindrucksvoller Weise, daB der
VerschleiBBwiderstand keine MaterialkenngroBe darstellt. Obwohl
Hartmetalle als verschleiBfest betrachtet werden kOnnen, wére
es denkbar, daB in gewissen Anwendungsfédllen, metallreiche Le-

gierungen 8hnliche Leistungen wie Hartmetalle vorweisen konnen.
3.5.2. Zerspanung

Der Schwerpunkt der Drehversuche lag auf der Zerspanung von
Vergiitungsstahl und GrauguB. Die Ergebnisse werden im Folgenden
getrennt nach Werkstoffen dargestellt.

3.5.2.1. Vergitungsstahle

Zerspanversuche an 42CrMo4

Wie aus den Standzeitdiagrammen (Abbn. 48,51) hervorgeht, be-
sitzen die untersuchten Hartmetalle sehr unterschiedliche Zer-
spanungscharakteristika. Das Gefiige der WC(Ti,Ta,Nb)C—Co—
Schneidstoffe, in denen Carbide der 6. Hauptgruppe des Perio-
densystems als einzelne Gefligebestandteile vorliegen, neigen
bei der Zerspanung von Stahlen zur VerschweiBung. Mit diesen




133

Standzeif {min)

1 I T T T T T T
100 200 300 400

Schnittgeschwindigkeit (m/min)

Abb. 48: Standzeitverhalten unbeschichteter Hartmetalle
und Schneidkeramik beim Drehen 42CrMo4
Schnittbedingungen: o = 60, Y = —60, r = 0°,
e = 90°, « = 719, a,’f =1,00,2 -

Schneidstoffen sind deshalb nur vergleichsweise niedrige
Schnittgeschwindigkeiten moglich. Reine WC-Co-Legierungen wer-
den fir die Zerspanung von Stdhlen nur dann eingesetzt, wenn
auBerordentliche Anforderungen an die Zdhigkeit des Werkzeugs
gestellt werden und der Verschleifl sekunddre Bedeutung hat.

Die (Ti,Mo)C-Hartmetalle 1liegen in ihrem Einsatzverhalten
zwischen den Wolfram- und Titan-Basishartmetallen. Durch Zule-
gieren von Titancabid erhoht sich der kovalente Bindungsanteil
des Hartstoffs. Die geringere Adh8sionsneigung vorwiegend kova-
lent gebundener Hartstoffe bei der Zerspanung von Eisenbasis-
werkstoffen wurde auch schon von Trent <63> festgestellt.

Bei den (Ti,Mo)C-Hartmetallen ist die Schneidhaltigkeit vom
Ti:Mo-Verhdltnis abhdngig. Im Rahmen der Versuchsbedingungen
erwies sich ein Metallverhdltnis von 1:1 alg optimal. Aus dem
Taylor-Diagramm ist erkennbar, daB eine isostatische Nachver-
dichtung beim (Ti,Mo)C-Hartmetallen nicht zu einer Verbesserung
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der Standzeit fiuhrt. Die Verringerung des Kohlenstoffgehalts
bewirkt eine Anderung der Loslichkeitsverh#ltnisse im Binder.

Es 1ist zu erwarten, daB durch die Zunahme der geldsten Metall
atome eine Erhthung des Bindemetallanteils auftritt.

Auch das Auftreten der Drittphase n—MoC1_X und ihre Form be-
glinstigen den Verschleif3. Die nadelformigen Ausscheidungen
konnen besonders bei hoher Zahigkeitsbeanspruchung als RiBkeime

wirken.

Unter den untersuchten Hartmetallen ist mit den Titanbasis-
hartmetallen die hOchste Bearbeitungsgeschwindigkeit 2zu er-
reichen, wobei die konventionelle Legierung am besten abschnei-
det. Wie Abb. 22a zeigt, ist das Geflige dieser Legierung grob-
kornig. Aus der Lage und Neigung der Standzeiten der spinodalen
Hartmetalle geht hervor, daB erhebliche Unterschiede vorhanden
sind. BSie lagssen gich jedoch nicht allein durch die mecha-

nischen Eigenschaften erkléren.

Die Versuchslegierung TVN12NiMo/H entspricht in ihrem
Leistungsverhalten den Titancarbidbasishartmetallen. Sie ist
den spinodalen Legierungen vor allem im Hochgeschwindigkeits-
bereich iberlegen. ErwartungsgemdB zeigt die Keramik im Rahmen
der Untersuchungsbedingungen gegeniiber den Hartmetallen erheb-
liche Vorteile im Zerspanungsverhalten. Warmfestigkeitseigen-
schaften und chemische Bestdndigkeit wirken sich positiv auf

das Leistungsverhalten aus.

Die ermittelten VerschleiBergebnisse sind abhéngig von der
Zerspanbarkeit metallischer Werkstoffe, dem Zustand der Ver-
suchseinrichtung wund der Wahl des VerschleiBkriteriums. Um
einen Vergleich der Ergebnisse mit grofBangelegten Zerspanungs-
untersuchungen der Hartmetallhersteller zu ermbglichen, wurde
die WC-20(Ti,Ta,Nb)-10Co-Legierung herangezogen. Auf dieser
Vergleichsgrundlage, die nicht in gleicher Weise fiir die an-
deren Legierungen zutreffen muB, verlaufen die eigenen Taylor-
geraden steiler und sind in Richtung zu niederen Standzeiten
bzw. Schnittgeschwindigkeiten verschoben. Trotzdem ermoglichen
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die ermittelten Standzeitkurven eine erste Einschidtzung des
Leistunspotentials im Vergleich zu marktilblichen Hartmetallen.

Sie sind dariberhinaus Grundlage der Werkzeugeinsatzplanung,
dienen der Optimierung des Zerspanungsprozesses und finden Bin-
gang in die Kostenrechnung (siehe Kap.1.4.). ©Nachfolgend soll

auf Einzelergebnisse eingegangen werden.

Der ZErsatz von Wolframcarbid in Hartmetallen der P- und M-
Gruppe durch einen (Ti,Mo)C-Mischkristall fiihrt zu einer Ver-
besserung des Zerspanungsverhaltens. Aus der groBen Spankon-
taktlange und der flachen Kolkausbildung 188t sich eine den WC-
Legierungen vergleichbare Warmeleitfahigkeit ableiten (Abb. 49a)

Dies bedeutet, daB selbst erhebliche Kolktiefen nicht zu einer
nennenswerten Schwdchung des Schneidkeils fihren. Die Kolkrate
steigt mit zunehmendem Molybdangehalt und erreicht im Mittel
die eines WC-20(Ti,Ta,Nb)C~10Co. Die VerschleiBprozesse auf der
Freifldche von (Ti,Mo)C,_
schneller steiler, je hoher der Molybdangehalt ist.

X—Wendeschneidplatten verlaufen umso

Bereits kurze Zeit nach dem Anschnitt bildet sich bel Hartme-
tallen mit hohem Molybd&n- oder Wolframgehalt eine tiefe Riefe,
die sich von der Spanfldche liber die Freifldche hinzieht. Trent
<63> wies beim Auftreten dieser VerschleifBmorphologie auf den
EinfluB der Oxidation hin. Bei nachverdichteten Proben fiihrt
die n"-Phase zu einer Verschlechterung des Standzeitverhaltens.
Die erzeugte Oberflédchenglite des Drehteils war derjenigen kom-
merzieller WC-TiC-Co-Hartmetalle ebenbiirtig.

Der zum Teil vollsténdige Ersatz des Wolframcarbids bei Stei-
gerung des Titancarbidgehalts bis ca. 60 Vol.#% fihrt zu einer
in der Werkstattprxis wenig verbreiteten Gruppe von Hochge-
schwindigkeitsschneidstoffen. Ihre Bindephase besteht aus einer
Ni,Co-Legierung mnmit Molybdan-Zusétzen zur Verbesserung des
Benetzungsverhaltens. Die niedrige Warmeleitfahigkeit fiihrt zu
einer kleinen Spankontaktldnge und damit zu hoher Temperatur-
und Druckbelastung in Schneidkantennsahe. Die Schneidstoffe
dirfen deshalb nur bis zu einer VerschleiBmarkenbreite von 0,2

°
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mm im Einsatz bleiben.
Der Kolkverschleifl der untersuchten titancarbidhaltigen

Schneidstoffe ist selbst bei hohen Schnittgeschwindigkeiten
erheblich geringer als bei Werkzeugen auf Wolframcarbid-Titan-
carbidbasis. Bei gleicher Schnittgeschwindigkeit scheint ein
Ni,Co-Binder zu geringeren Kolktiefen zu filhren als ein "reiner"

Ni-Binder (Abb. 49b).

Die Versuchslegierung TVN12CoNi-H liegt wegen ihres geringen
Bindergehates im Verschleiflverhalten zwischen den spinodalen
Hartmetallen und dem konventionellen TiC-Basishartmetall
T9CoNi. TUnter den gewdhlten Zerspanbedingungen kann bereits ab
einer Schnittgeschwindigkeit von 250m/min Dunkelrotglut in der
Schneidzone des Werkzeugs beobachtet werden. Daraus kann auf
eine, 1in Relation zu kommerziellen TiC-Hartmetallen erheblich
hohere Zerspantemperatur geschlossen werden. Wegen der Reak-
tionsneigung des Werkzeugs gegeniiber Sauerstoff und der raschen
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Kolktiefenzunahme ist auf der Spanflédche ein starker VerschleiB
festzustellen. Bis zum Erreichen der Erliegensphase der Ver-
suchslegierung besteht kein Unterschied in der Oberfléachengiite
der {Uberdrehten Werkstiicke im Vergleich 2zu konventionellen

Schneidstoffen dieser Anwendungsgruppe.

EinfluB des Vorschubs auf die Hohe der Standzeit

An ausgewdhlten Schneidstoffen wurde der EinfluB des Vorschubs
auf das VerschleiBverhalten ermittelt. WC-TiC-Co-Hartmetalle
zeigen bel einer Vorschubverdoppelung nur eine geringfiligige
Abnahme der Standzeit. Dagegen nimmt der VerschleiBl der TiC-
Basishartmetalle sehr stark zu. Die Leistungsminderung ist umso
ausgeprigter, je hoher der Anteil der IV und Va-Carbide ist.

WC12-7Co
1M
TVN12NiMo/H
T 9CoNi

f (mm)

; 165
Sta?dielt wo 02 04
(min 18 %H

V= 100m/m|n vc 250m/m|n

Abb. 50: EinfluB des Vorschubs auf die Hohe der Standzeit
Schnittbedingungen: o = 6°, y = —60,‘A = Oo, e = 90°
< = T1° a "£=1,0:0,2 -

Durch die Wahl einer gleichhohen mittleren VerschleiBmarken-
breite wvon 0,2 mm fiir alle Schneidstoffsorten fiir die Fest-
legung der Standzeit wird bei z&hen Werkstoffen nicht das
gesamte vorhandene Leistungspotential ausgenutzt. Die Legierun-
gen 1T1M, TVN12NiMo/H und T9CoNi sind als Schlichtwerkstoffe
anzusehen, wihrend der Werkstoff WCi12-7Co auch fir 1leichte
Schruppschnitte eingesetzt werden kann (Abb. 50).
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Das VerschleifBlverhalten von Hartmetallen 188t sich durch eine
Beschichtung mit Hartstoffen vollig verdndern. Durch die ver-
schleiBfesten ©Schichten kann eine Ausdehnung des ZEinsatzbe-
reiches zu hoheren Schnittgeschwindigkeiten ermdglicht werden.
Fiir die Stahlzerspanung sind beschichtete Werkstoffe mit WC-Co
und WC-(Ti,Ta,Nb)C~Co-Substraten auf dem Markt.

Der Anwendungsbereich und die mtglichen Zerspanbedingungen sind
den ZFEigenschaften der Schicht und der Zdhigkeit des Sub-
Die Ergebnisse eigener Untersuchungen sind in

von
strats abhidngig.
der Abb. 51 zusammengestellt.

w
>
1

~
S
1

]
|

—
=3
|

Standzeit (min) ——

w1
|

[ T .
150 2&0 2%0 3&0 350 14(&0
Schnittgeschwindigkeit (m/min) —=

Abb. 51: Standzeitkurven beschichteter Hartmetalle
beim Drehen von 42CrMo4
Schnittbedingungen: o = 6°, y = -6°, A = 0°,
e =90%, « =T1°%, a "£=1,00,2 -
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Die Standzeitkurven beschichteter Hartmetalle werden in der An-
fangsphase des Verschleisses durch die Zusammmensetzung der
aufgebrachten Schichten, ihrer Struktur und der Haftfestigkeit
auf dem Grundmaterial bestimmt. Hartmetalle mit einer A12O3
bzw. Ti(C,N)-Beschichtung =zeigen besonders gute Anwendungsei-
genschaften. Die diinnen Hartstoffschichten besitzen eine hohe
Warmhdrte Dbei ausreichender Zshigkeit. Das Carbonitrid ver-
einigt dabei die Diffusionsbestandigkeit von TiN mit den Gleit-

eigenschften von TiC.

Wegen der erwidhnten Eigenschaften der Beschichtung w&re ein
langsamer Schichtabtrag zu erwarten gewesen. Die hohen Schnitt-
geschwindigkeiten miiBten dann, nach Schichtdurchbruch zu einem
rasch fortschreitenden VerschleiBverlauf filhren. Wie Abb. 52
zeigt, weicht der gemessene Verlauf der VerschleiBmarkenbreite

von dieser Idealvorstellung ab.

B4 [ 220m/min)
ALOS-TIC [300m/min]

B1 {220m/min] _ -
o

0,2 /
Bzlaoom/miml\//a

0,14

Verschieilmarkenbreite (mm)

A—————— A
— T B31220m/min)

T T T T T T T
2 4 6 8 10 12 1 16
Drehzeit {min) —=

Abb. 52: PreiflachenverschleiBverhalten beschichteter Hart-
metalle und der Keramik beim Zerspanen von 42CrMo4
Schnittbedingungen: o = 6°, y = —6O,YA = 0°,
¢ =900, « =71°, a'f= 1,070, mm2
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Pir die Freiflache kann die VerschleiBmarkenbreite, bei der die
Hartstoffschicht stellenweise abgetragen ist, bel den eigenen

Versuchen abgeschdtzt werden zu:

1 1

+
sin/¥/ cos/y/

VB = Schichtdicke (

krit.

mit /y/ = +6°:
VBkrit. ~ 10,6 Schichtdicke.

Ein derartiges VerschleiBverhalten kann nur bei B3 festgestellt

werden. Die PVD-Ti(C,N)Beschichtung des B4 weist eine relativ

hohe Porosit&dt und Oberflachenrauhigkeit auf. Diese Fehlstellen

wirken als Kerben und filhren zu einem raschen VerschleifBlverlauf

auf der Freifldche.

Bei der Mehrlagenbeschichtung des B1 kommt es bereits kurz nach
Anschnitt zum Abplatzen der Schicht an der Schneidkante. Haft-
festigkeit und RiBausbreitungsverhalten bestimmen den weiteren
Verlauf. Die Haftfestigkeit der einzelnen Schichten unterei-

nander spielt auch beim B2 eine groBe Rolle.

Der VerschleiBl auf der Spanflidche der Hartmetalle B1-B3 war
vernachlédssigbar. Die gemessenen Kolktiefen lagen im Bereich
der Beschichtungsdicke. Nur bei den Hartmetallen B4 erreichte
die Kolktiefe in dem in Abb. 52 dargestellten Versuch . einen

Wert von 30 nm.

Der VerschleiBverlauf der beschichteten Hartmetalle (Abb. 52)
macht deutlich, daB der Fortschritt auf den Span- und Frei-
flachen unabh&ingig voneinander erfolgt. Die Haftfestigkeit der
Hartstoffschichten wund ihr Abriebverhaten sind fir den Frei-
fldachenverschlei3 von entscheidender Bedeutung. Damit wird ver-
stadndlich, weshalb die beiden mehrlagigen Beschichtungen be-
reits nach kurzer Drehzeit zu verh&8ltnismdBig groBen Ver-

schleiBmarken neigen.
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Zerspanversuche an CK45

Die Zerspanversuche an CK45 bestdtigen die bei der Zerspanung
von 42CrMo4 gefundene Einordnung der Schneidstoffe ins Stand-
zeit-Schnittgeschwindigkeitssystem (Abb. 53). Der Austausch der
Hartstoffe in WC-Basishartmetallen gegen einen (Ti,Mo)C1_X—
Mischkristall fithrt auch hier 2zu einer Verbesserung der
Schneidhaltigkeit. Das Leistungsvermtgen ist eindeutig von
Ti:Mo-Verhdltnis abhdngig. Aus Abb. 54a geht hervor, daB bei
den (Ti,Mo)C- und WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co-Hartmetallen der  Frei-
fldachen- und Kolkverschleif3 erheblich ist%t.

Dagegen weisen die TiC-Basishartmetalle kaum KolkverschleiB
auf. TiC-Basihartmetalle zeigen eine sehr kurze Spanberiihr-

60 l

N
<
./

%
—

- X

WC20-10Co WC12-7Co

Standzeit (min) ——

7
15
=

Ly

100 150 200 250 0 350 400 500
Schnittgeschwindigkeit (m/min) ——=

Abb. 53: Standzeitdiagramm unbeschichteter Hartmetalle beim
Drehen von CK 45, Schnittbedingungen: o<=60, ¥ =69,
£ =90°, k =71°, a, £=1,0 0, 2mm°
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ldnge. Dies ist ein Hinweis darauf, daB der Uberwiegende Anteil
der Zerspanwadrme mit den Spdnen abgefiihrt wird. Auch der Frei-
flachenverschlei verl&dut bei dieser Hartmetallgruppe erheblich

niedriger.

Gegeniiber einem spinodalen Hartmetall schneidet die konventio-

nelle Legierung T9CoNi besser ab.

Die Legierung TVN12NiMo zeigt ein den WC-Basishartmetallen ver-
gleichbares VerschleiBverhalten. Insbesondere das Kolkver-
schleiBverhalten weicht erheblich von dem der TiC-Basishartme-
talle ab. Die Spanberiihrlénge dieses Schneidstoffs war auffal-

lend gro8.
l
/1M
Vi [ B2
200 WC12-7Co 50
1 ~ TYN12NiMo/H ]
i ¢ 2
s P g
100 — %5
x / ;
/
o
| , . | //é{
0 e ¥ AL A B4
0
1T2M [200m/min]
WC12-7Co [ 200m/min]
02 / o+ TVNTZNiMo/HI400m/min] 811300m/min] B2 [450m/min]
) 02 &
1! » /
g y < € s :
= /o E A a7
@ o v d " T
> a7 ﬂ>: E/ 4—*"/4
03 . : . R
' et e T16Ni-N (350m/min} 01 ¥ v
P ALO;-TiC [450m/min] /34 {250 m/min)
@
/0/'/
0
2 L o6 8 10 1 1 L S A S S S S
Drehzeit (min) ———= Drehzeit (min) —
Abb. 54a Abb. 54b

Abb. 54: VerschleiBBverhalten von Hartmetallen beim Zerspanen
von CK 45, Schnittbedingungen:<x=6o, Y =—6O, A =OO,

e =90°% « =71°%, a_ £=1,0-0,2 mn?
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Dag VerschleiBverhalten begschichteter Hartmetalle ist von der
Beschichtung und dem Grundmaterial abh&ingig. Der VerschleiBver-
lauf 1ist fiir die untersuchten Schneidstoffe auf der Span- und

Preifldche unterschiedlich.
3.5.2.2. GrauguB

WC-Co-Legierungen (z.T. mit geringem Anteil an kubischen Carbi-
den) besitzen unter den Hartmetallen eine Sonderstellung beziig-
lich Zahigkeit, Druck- und VerschleiBfestigkeit. Wegen ihrer
Bedeutung filiir die Zerspanung von Nichteisenlegierungen und GuB-
legierungen (vgl. Kap. 1.4.) wurden WC-Co-Hartmetalle und po-
tentielle Substitutionswerkstoffe auf ihr Leistungsvermogen bei
‘der GrauguBbearbeitung untersucht (Abb. 55).

T T
50 60 80 00 120 150
Schnittgeschwindigkeit (m/min) ——=

Abb. 55: Standzeitdiagramm unbeschichteter Hartmetalle
beim Drehen von GG 30, Schnittbedingungen: o =69,

__(O _nO _ 0 - o}
Y = 6 s A =0 y € “90 y K 71 4 apaf = 1,0‘0,2 mm2
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Abb. 56a: WC-6Co 100x

S0KN

Abb. 56b: WC-7,5FeCoNi(aust.) 30x
Abb. 56: Adhdsionsschichten an der Schneidkante von Woframbasis-
werkstoffen bei der Zerspanung von GG30
Schnittbedingungen: u=6o,y =—6O,% :OO, 5 =9OO,K =719

a _‘'f=1,0"0,2 mmz, v, = 100 m/min
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WC-Co-Hartmetalle zeigen die besten Zerspanungsergebnisse. Die
Standzeit wird von der CarbidkorngroBe beinfluB8t. Hartmetalle
mit Tbesonders kleiner KorngroBe zeigen vor allem bei hohen
Schnittgeschwindigkeiten einen hohen Freifldchen- und Kolkver-

schleif3.

Hartmetalle mit Fe,Co,Ni-Binder sind den Legierungen mwmit Co-
baltbindern unterlegen. Die Abbn. 56 zeigen die AdhZdsionsnei-
gung der Wolframbasiswerkstoffe. Adhasionszonen auf der Frei-
und Spanflache waren iliber den gesamten Schnittgeschwindigkeits-

bereich beobachtbhar.

Das Fe,Co,Ni-Hartmetall mit martensitischer Bindephase ver-
schleiBt durch das Abtrennen der VerschweiBungszonen aufgrund
der hoheren Binderfestigkeit weniger schnell als die Fe,Co,Ni-
Legierung mit austenitischer Bindephase (Abb. 57b).

///OWC1-9C0
1 .
150 5 T18CoNi-N 50 T
& - L
3 o o WC12-7Co 3 /|
= A . = + " TYN12 NiMo/H
x v /
I ]
-
0 , 0 1
4 AT2M [60 m/min |
0.3 WC12 =70 03 1T1M [80m/min)
/mmmw {
o h N K
T8 COI}“-N (120m/min] ~ L WCEFECONI [80m/min)
r 0,2 / L E 02— / :
1 £ / WC8 FeCoNi
E A o a o I [80m/min}
S /,//lwuwmnwmmx /i;}
i i O = TUN12NMolH [H00mmin) ]
/ . 1
/
0 ! ! T T 0 T T T T
2 4 6 8 10 12 1 16 2 4L 6 8 0 1 % 16
Drehzeit (min) ——= Drehzeit {min) ——=
Abb. 57a Abb. 57b

Abb. 57: VerschleiBverhalten von Hartmetallen bei der
Zerspanung von GG 30, Schnittbedingungen: « =6O,

v =-6°, 1 0%, ¢ =90°, « =71°% a_ f= 1,0 0,2 mn®
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"Die Ergebnisse der (Ti,Mo)Cl_X—Hartmetalle bei der Zerspanung
von GG30 sind unbefriedigend. Schnittgeschwindigkeiten unter-
halb von 80 m/min filhren zu Aufbauschneiden. Hartmetalle dieser
Zusammensetzung verschleiBien durch Bindererosion und Ablosung
von Carbidkornern. Da diese Legierungen im Vergleich zu allen
anderen Hartmetallen die grobsten Carbidkorner aufweisen, 1ist
mit einer deutlichen Leistungssteigerung durch eine Gefligeopti-

mierung zu rechnen.

Auch Dbei der Zerspanung von GrauguB erweist sich ein Ti:Mo-
Verhdltnis von 1:1 als optimal. Das Verschleiflverhalten ist
dariiberhinaus auch vom Kohlenstoffgehalt abhingig. Unterkohlte
Werkstoffe mit Ausscheidungen von n-MoC,_, =zeigen durchwegs

niedrigere Standzeiten.

00HEM 41 015

Abb. 58: Adh#sionsverschleiB der Legierung TVN12NiMo/H
Schnittbedingungen: o =6°, v =-6°, A =0°, € =90
« =719, apvf=1,0°O,2 mm2, Vo = 150 m/min

o)
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GroBere Zusdtze von Titancarbid verschlechtern die Zerspa-
nungseigenschaften von WC-Basishartmetallen. Der Zusatz vermin-
dert zwar die Bildung der Adh&sionsschichten, bei ihrer perio-
dischen Ablosung werden Jjedoch bevorzugt die runden Mischcar-

bidkdrner aus dem Verbund herausgelost.

Nach Hara et al. <164> kann mit spinodalen Hartmetallen GrauguB
zerspant werden. Versuchweise wurden deshalb einige Legierungen
mit W- und Ta-Zusédtzen in der Carbidphase eingesetzt. Hartme-
talle dieser Gruppe weisen bereits in der Anfangsphase hohe
VerschleiBmarkenbreiten auf. Die starke Zunahme der Vorschub-
und Passivkrafte bewirken einen steilen Anstieg der VB-Kurve.

Das VerschleiBverhalten der TYN12NiMo/H-Versuchslegierung
dhnelt dem des spinodalen Hartmetalls T18CoNi-N. Zus&tzlich
bilden sich jedoch Verschweiflzonen in der Kolkung aus (Abb. 58).
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WCéCo

WC8FeCoNi{mart)

WC8FeCoNi(aust)

WC12-7Co

1TM

TVN12NiMo/H
WCé6Co
WC12-7Co
TVN12NiMo/H

WCB8FeCoNi{mart)
WCBFeCoNilaust)

168
w0 400
198 230
oA W A VB VB
40 60 48 3 E;% 53 10

Ve = 80m/min vc=80m/min
Abb. 5Y9%a: EinfluB der Schnittiefe Abb. 59b: EinfluBl3 des
Vorschubs

auf die mittlere VerschleiBmarkenbreite, Schnittbedingungen:

/a/Y/%/e/ap/f=
6/-6/0/90/71/1,0 bzw. 2,0/0,2 6/-6/0/90/71/1,0/0,4

B1
Bé
B2
B3

S %9511z
2 2 g & -
g g
S B
= =
642 637
56 516
454 455
- 33
100 o % 70 VRBR/KT s 150 %ﬁsm VB/KT
[z BS |42 12 ( ’lm/ /um) 0 %0 2 ( pm/ /um)
V= 120m/min Ve = 150 m/min

Abb. 59c: EinfluB des Spanwinkels Abb. 59d: EinfluB des Vor-
gchubs

auf die mittlere VerschleiBmarkenbreite und Kolktiefe, Schnitt-

dingungen:a/y/k/s/K/ap/f=
11/6/0/90/71/1,0/0,2 6/-6/0/90/71/1,0/0,2
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Die aussichtsreichen ZErgebnisse der Ti-haltigen Hartmetalle
deuten an, daB durch eine geeignete Carbid-Binderkombination
die Leistung kommerzieller WC-Co-Legierungen erreicht werden
kann. Die Abbn. 59 zeigen die Zusammenfassung von Drehversuchen
mit 3 min Dauer. Dargestelt ist der EinfluB der Verdnderung von
Spantiefe, Spanwinkel und Vorschub auf die VerschleiBmarken-
breite und Kolktiefe. Bei den Pe,Co,Ni-gebundenen Hartmetallen
filhrt eine Erhohung der Spantiefe im negativen Schnitt zu einer
2-3fachen BErhohung der Verschleifmarkenbreite. Die Adh&@sion hat
einen hohen Anteil am Gesamtverschleifl. Auch die Legierung
1T1M 188t ein analoges Verhalten in Bezug auf den VerschleiBzu-

wachs erkennen.

Eine Verdoppelung der Schnittiefe fluhrt zu einer Verbesserung
des VerschleiBverhaltens des TVN12NiMo/H. Es konnten keine Un-
terschiede in der Oberfléachengiite der Uberdrehten Flédchen fest-
gestellt werden. Das VerschleiBverhalten der Dbeschichteten
Hartmetalle wurden bei einer Schnittgeschwindigkeit wvon 150
m/min untersucht. Xolk- und PreifléchenverschleiB entwickelten

sich sehr unterschiedlich.

Die Mehrlagenbeschichtungen B1 und B2 wiesen keinen Durchbruch
der Beschichtung auf der Spanfldche auf. Dagegen wurde sowohl
beim B3 als auch beim B4 das Substrat ausgekolkt. In Bezug auf
das TFreifldchenverhalten kann keine eindeutige Wertung zugun-

sten der mehrlagigen Beschichtungen abgegeben werden.

Abb. 59c zeigt die Ergebnisse mit positiver Schneidengeometrie.
Die Hartmetalle mit Fe,Co,Ni-Binder schneiden wegen ihrer Ver-
schweiflineigung gegeniiber einem konventionellen WC-6Co deutlich
schlechter ab. Auch das 1in der gleichen Zerspanungsanwen

dungsgruppe liegende spinodale Hartmetall T11Ni-N ist der WC-
Co-Legierung unterlegen. Das flir diese Zerspanungsaufgabe un-
geeignete T9CoNi zeigt auf der PFreiflédche eine schartige Ver-
schleiBmarke. Hartmetalle mit groBer VerschleiBmarkenbreite

weisen auch einen entsprechenden Kolkverschleifl auf.
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3.5.2.3. Unterbrochene Schnitte

Auswirkungen der Schnittkraftunterbrechung beim Drehen

Die Fertigbearbeitung von Werkstiicken mit Bohrungen, Einfrésun-
gen oder das Uberdrehen bestiickter Rotoren macht hdufig Dreh-
vorgange mit unterbrochenem Schnitt notwendig. Dazu werden z.T.
Wendeschneidplatten ohne Spanflidchenfase eingesetzt. Die
Durchfithrung solcher Bearbeitungsoperationen stellt hohe Anfor-
derungen an die Zsdhigkeit der Schneidstoffe. Zur Simulation
solcher Bedingungen wurden Drehversuche an genuteten Wellen
durchgefiilhrt. Das VerschleiBSverhalten ist dabei stark abhingig
von den Zerspanbedingungen und der Praparation der Schneid-
kante. Die Bedingungen wurden so gewdhlt, daB innerhalb der
Versuchszeit (% min) keine makroskopischen Briiche auftraten

Die Ergebnisse, die in Tab. 25 zusammengefaB3t sind, sollen im
Zusammenhang mit den WerkstoffkenngroBen in Kap. 4.3%.2.3. dis-

kutiert werden.

Frasversuche

Mit ausgewdhlten Schneidstoffen wurden Friasversuche an Vergi-
tungsstahl durchgefiihrt. Die +thermische und mechanische
Wechselbelastung fiihrt bei allen untersuchten Hartmetallen zur
Ausbildung von Kamm- und Querrissen auf der Span- und Frei-
fliche (Abbn. 60, 62, 63).

Die Anzahl der Kammrisse in Schlichtversuchen war bei den
(Ti,Mo)C-Hartmetallen und der WC20-10Co-Legierung etwa gleich
groB3. Die Erhdhung des Vorschubs im Einzahnfrésen zieht bei den
(Ti,Mo)C-Legierungen eine erhebliche Vermehrung der Kammrisse
nach sich. Dies deutet darauf hin, daBl bei diesen Legierungen
die erhohten thermomechanischen Wechselbelastungen nicht mehr
durch plastische Verformungsvorgédnge abgebaut werden koOnnen.
Die VerschleiBergebnisse sind jedoch nicht allein mit dem Um-
fang der RiBbildung an der Schneidkante erklarbar.
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Probe CK45 GG30
VBmax(“m) VBm(um) VBmax(“m) VBm(um)
WC-6Co - - 161 114
WC8FeCoNi - - 179 135
(mart.)
WC8FeCoNi - - 226 167
(aust.)
WC1-9Co - - 317 220
WC12-T7Co 152 77 2373 140
WC20-10Co 105 81 270 210
T9CoNi 286 71 133 -
TVN12NiMo/H 296 - -
T18CoNi-N 3357 - 83 51
T11Ni--N 127 83 177 152
T11CoNi-N 98 70 261 234
T16Ni-N 85 51 102 473
2T1M/H 354 - - -
1T1M >940 - - -
1T1M/H 335 - - -
172M 851 - - -
1T2M/H 814 - - -
B1 152 - 344 -
B3 112 - 105 -
B4 53 - 128 -
812-1-4-5 12 10 15 -
Zerspanbedingungen
Hartmetalle| Vo = 200 m/min v, = 150 m/min
ap'f = 1,0°0,1 mm2 ap’f = 1,0 0,2 mm2
Sehnellar— | Vo = 30 m/min , Vo = 60 m/min ,
beitsstahl ap'f = 1,0°0,1 mm ap’f =1,0°0,2 mm

Tab. 25: Ergebnigse der Drehversuche im unterbrochenen Schnitt
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2TIMH
1TIMMH
wC20-10Co
T16Ni-N

T 11INi-N

T 18CoNi-N
TVN1ZNiMo/H

fz (mm)
0,08 0,2

N2 4 PR

Y= 180m/min | ve=300m/min

Abb. 60: Anzahl der Kammrisse beim Priasen von 42CrMo4
Friasweg 1600 mm
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Abb. 61a: VerschleiBverhalten von (Ti,Mo)C1_x— und WC-Hart-

metallen beim Frédsen von 42CrMo4, Schnittbedingungen:

. .~ , 2 .
2y f, = 3'0,08 mm", v = 180 m/min




153

Bei der Zerspanung tritt eine Verrundung der Spanflédchenfase
auf, die 2zu einer Abstumpfung der Schneidkante fihrt. Mit
zunehmendem Schneidkantenradius ist mit einem Anstieg der sta-
tischen Schnittkriafte zu rechnen (Abb. 60 a-c).

Nur bei niedrigem Vorschub ist der Schneidkantenradius der
2T1M-Legierung mnit dem der WC20-10Co-Legierung vergleichbar.
Bei hoherem Vorschub ist die Kantenfestigkeit des 2T1M-Hartme-
talls groBer als die des Wolframbasishartmetalls.

Alle gemessenen VerschleiBgroBen zeigen bei den (Ti,Mo)C-Hart-
metallen eine Abhéngigkeit vom Ti:Mo-Verhdltnis.Die VerschleiBB—~-
féstigkeit dieser Hartmetalle steigt mit zunehmendem Titange-
halt. Die Zugabe von Titancarbid bewirkt eine Verminderung der
Adhdsion und senkt deshalb die Schnittkrafte uhd die Zerspan-

temperatur.

Wie aus Abb. 61c hervorgeht, gibt es innerhalb der Gruppe der
spinodalen Legierungen geringe Unterschiede im Freiflachenver-
schleiBverhalten. Da die Bindergehalte und KorngroBen der Ti-
tancarbidbasishartmetalle etwa gleich waren, kann das Ver-
schleiBverhalten nur mit der Carbid- bzw. Binderzusammensetzung
erklart werden. Johnsson <108> stellte an Wolframbasislegierun-
gen, die beim Frasen eingesetzt wurden, eine plastische Verfor-
mung der Carbid- und Bindephase fest. Da der Elastizité@tsmodul
hochtitancarbidhaltiger Carbidkdrner niedriger ist als der von
WC, kann bei Titanbasishartmetallen ein &hnliches Verformungs-
verhalten unterstellt werden. Das WC-haltige Hartmetall
T18CoNi~N wird deshalb eine geringe plastische Verformung der

Carbidphase aufweisen.

Fiir das VerschleiBSiverhalten ist aber auch die Zghigkeit der
Bindephase maBigeblich. Die Verformungseigenschaften des Binders
der Legierung T18CoNi-N wird durch die '—Ausscheidungen bis in
den Bereich hoher Einsatztemperaturen beeinfluB%t.

Die Abb. 61c verdeutlicht, daB der Zahigkeit der Schneidkante

spinodaler Hartmetalle erhebliche Bedeubtung beizumessen ist.
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Die VergroBerung des Schneidkantenradius ist eng mit dem Kolk-
verschleifl verbunden. Die zunehmende Abstumpfung der Schneide
erhoht die Zerspantemperatur und damit den KolkverschleiB. Die
Zahl der Kammrisse 188t sich jedoch nicht damit korrelieren
Die thermomechanische Beanspruchung filhrt neben der KammriBbhil-
dung auch zu zahlreichen Querrissen. Auch die Lange der Risse
ist von Bedeutung. ©Sie wurde an einigen ausgewdhlten Schneiden
qualitativ verfolgt.

Wahrend die Titancarbidbasishartmetalle viele kurze Kammrisse
aufweisen, bilden sich bei der (Ti,V,Nb)C-Ni,Mo-Legierung we-
nige, 1lange Risse. Die KammriBibildung ist bei diesem Schneid-
stoff Dbereits nach 800 mm Frasweg deutlich ausgeprédgt. Obwohl
diese Legierung zu einem raschen Verschleifl auf der Freifldche
neigt wund unter den gewdahlten Zerspanbedingungen eine schnell
ansteigende Verrundung der Schneidkante zeigt, ist der Kolkver-
schleil gegeniiber den gpinodalen Hartmetallen vernachldssigbar
gering. Man kann aufgrund der RiBmorphologie in Verbindung mit
der sehr geringen Kolktiefe vermuten, daB mit der Legierung in
einem Temperaturintervall gefrdfit wurde, in dem kein aus-

reichendes plastisches Verformungsverhalten zu erwarten ist.

Die Frasversuche wurden mit der Zielsetzung durchgefiihrt, das
VerschleiBBverhalten von Versuchslegierungen im Vergleich zu
marktiiblichen Legierungen mit einer moglichst geringen Zahl von
Versuchen aufzuzeigen. Bei der Wahl der Versuchsbedingungen fir
die Zerspanung mit WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co- und TiC-Ni,Mo-Hartmetal-
len konnte auf Herstellerempfehlung zurickgegriffen werden. Fir
die Versuchslegierungen wurde anhand ihrer Zusammensetzung der
Eignungsbereich abgeschdtzt wund aufgrund der mechanischen
Eigenschaften addquate Frasbedingungen herausgesucht, die al-
lerdings fir das Leistungsverhalten keine optimalen Versuchspa-
rameter darstellen. TFir die Einschédtzung des VerschleiBlverhal-
tens der Versuchslegierungen ist auch zu bericksichtigen, daB
diese nicht im Hinblick auf eine Frésbearbeitung optimiert

wurden.




155

WC 20 -10Co
1TIM/H],# o
100 T ¥ /,u
/// ‘ //’
.
E //V/ /’// /’//
e e AL
h //// ’/,r
P2 S
l P ,,‘"”
LBy PieT TIMIH]
0 = v>—WC20-10CoT20
v o —
; 2T1MIH o
3,0 v?ﬁ/v!/v 1'01./)
////i///l////ﬂﬁWH) \
v WC20-10Co
P b
20 , 1 0
E ¥ o 2TIMIH
-~ v
[sn]
> /n// /
‘ 1,0 "/T/v
Pt
/v%
g
o=
800 1600 2400 3200 4000
Frdsweg {mm) —=
100 |
T16Ni-N
1 94
S50 15
= o
x bt
| - R
)| TWNIZNMo Lol 0
Lo -
e T16 Ni-N £
| ¢
A / 9
% e 5 |
A I /A/l
V T18CoNi-N
/
=
20 VN TZNiMo 0
‘15 /
= // TI6NI-N b
2 10 e
> /I
| /2////1{//////?18E0NFN
05 :///f
+
|
4|/
|
800 - 1600 2400 3200 4000

Frisweg (mm)

Abb. 61b:
VerschleiBverhalten von
(Ti,Mo)C- und WC-Hart-
metallen, v = 180m/min
ap'fz = 3°0,2 mm2

Abb. 6lc:
VerschleiBverhalten von
Ti- und (Ti,V,Nb)C-Hart-

metallen, v, = 300 m/min

ap.fz = 3'0,08 mm2




156

Abb. 62

KammriBausbreitung in einem WC20-10Co-Hartmetall

Abb. 63: KammriBausbreitung in einem 2T1Mo-Hartmetall
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Schnittkrafte

Der EinfluB der Schnittkrafte auf das VerschleiBverhalten von
Schneidstoffen wurde beim Drehen des Verglitungsstalhs 42CrMo4
und an GrauguB untersucht. Wie die Abbn. 64a-c zeigen, bestehen
zwischen der Hohe und dem Verlauf der Schnittkrafte erhebliche
Unterschiede. Bel der Erlauterung der Ergebnisse soll zwischen
der Hauptschnittkraft, die das KolkverschleiBlverhalten maBgeb-
lich mitbestimmt, wund der Vorschub- und Passivkraft, die den
Freifldchenverschlei3 beeinflussen, differenziert werden. Wegen
des unterschiedlichen Verhaltens der Schneidstoffe missen die
Schnittkrafte bei unterschiedlichen Schnittgeschwindigkeiten
verglichen werden. Die Hauptschnittkraft sinkt auBerhalb des
Aufbauschneidbereichs mit zunehmender Scnittgeschwindigkeit
<91,105>. Eine &hnliche Abhdngigkeit ist auch fir die Vor-

schub- und Passivkrafte zu vermuten.

Schnittkrafte beim Liangsdrehen von 42CrMo4

Unter den untersuchten Schneidstoffen zeigt die WC12-7Co-Le-
gierung die hochsten Schnittkrafte. Das Gefiigebild (Abb. 21a)
zeigt, daB diese Legierung einen erheblichen Anteil von Wolf-

ramcarbid enth&dlt, was zu lokalen VerschweiBungen mit dem Werk-
stiick fihrt. Die Schnittkraft steigt degressiv mit der Dreh-
zeit, wahrend Vorschub- und Passivkraft im Untersuchungsinter-

vall konstant bleiben.

Die Hauptschnittkraft der (Ti,Mo)C1_x—Werkstoffe liegt wunter-
halb der einer WC12-9Co-Legierung, obwohl die Wendeschneidplat-
ten der Versuchslegierungen eine hohere Rauhtiefe aufwiesen.
Die Unterschiede konnen nicht allein mit der wunterschiedlichen
Schnittgeschwindigkeit wund ihrem EinfluB auf die Schnittkriafte

erklsart werden.

Die Reaktionsneigung des Hartstoffs dieser Hartmetalle mit dem
Werkstiick wird vielmehr durch das Ti:Mo-Verhdaltnis beeinfluBt.
Die Hauptschnittkraft fgllt mit zunehmendem TiC-Gehalt.
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Wie die Abb. 49a zeigt, weist die titanreiche Legierung auch

den niedrigeren Kolkverschleif3 auf.

Dagegen ist der Zusammenhang zwischen Vorschub- und Passivkraft
und der Zusammensetzung des Hartstoffs der (Ti,Mo)C-Legierungen
nicht eindeutig. Im Vergleich zu einer 1TitMo-Legierung weisen
Hartmetalle mit hohem Titan- bzw. Molybddngehalt hohere Vor-
schub- und Passivkrédfte auf. Auch hier konnen wieder die Gleit-
eigenschaften dieser Hartmetallgruppe und die Festigkeit der
Carbidphase im Verbund als Erkl&rung herangezogen werden.

Die Unterschiede in der Hauptschnittkraft von TVN12NiMo/H und
T9CoNi sind geringfligig. Allerdings ist beim TVN12NiMo/H die
Kolkung doppelt so0 hoch. Dies deckt sich mit dem optischen
Eindruck der groBeren Temperaturentwicklung bei der Zerspanung
mit TVN12NiMo-Wendeschneidplatten.

Der EinfluB der Schnittkraft auf den VerschleiB ist jedoch
vorsichtig zu bewerten, da wegen der unterschiedlichen W&rme-
leitfahigkeit der Schneidstoffe eine voneinander abweichende
Temperatur- und Spannungsverteilung im Schneidkeil zu erwarten
ist. ©So sind fir Werkstoffe mit hoherer Warmeleitfdahigkeit
aufgrund eines geringeren zeitlichen Anstiegs des KT/KM-Ver-
hdltnisses groBere Kolktiefen zuldssig.

Die 1im Vergleich zu T9CoNi hoheren Vorschub- und Passivkrafte
bestdtigen die Lage der Standzeitkurven beider Werkstoffe. Die
Schnittkraftmessungen untermauvern damit die mit Gleitunter-
suchungen festgestellte Verbeserung der Reibverhdltnisse von
(Ti,V)C- iiber (Ti,Nb)C- zu (Ti,Ta)C-Legierungen mit NiMo-Binder
<189>. Es 1ist deshalb zu vermuten, daB innerhalb der unter-
suchten Werkstoffgruppe die TiC-Ni,Mo-Legierungen die giinstig-
sten Reibeigenschaften aufweisen.

Bei den beschichteten Hartmetallen weist eine PVD TiN-TiC-
Beschichtung szwar die niedrigsten Schnittkrafte bei Zerspa-
nungsbeginn auf, der VerschleiB fiihrt jedoch zu einem raschen
Abrieb auf Span- und Freiflidche. Der Schichtdurchbruch ist beil
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dieser Geschwindigkeit durch eine stark chemisch-mechanische
Wechselwirkung zwischen Werkstiick und dem WC-(Ti,Ta,Nb)C~Co-
Substrat charakterisiert, was eine plotzliche Zunahme der
Schnittkrafte zur Folge hat.

Das beschichtete Hartmetall B1 =zeigt nach Drehbeginn die
hochsten Schnittkraftwerte. Abb.65 gibt die Zerstorung der
Beschichtung an der Schneidkante wieder. Die schuppenhafte
Ausbildung der abgebrockelten Schicht schl&agt sich in den ver-
gleichsweise hohen Vorschub- und Passivkraften nieder. Frei-
und Spanfléache zeigen deutliche Anzeichen von Adhasion, die zu

einer Uberdurchschnittlichen Hauptschnittkraft beitrégt.

- 5 - ," ‘ - ‘:
31Ky  300HM  54.029

Abb. 65: VerschleiBverhalten des begchichteten Hartmetalls B1

Schnittbedingungen: o= 6O,Y = —60,_A = 09, e= 90°
<= 71% a 'f = 1,070,2 mn®, v, = 230 m/min
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Unter den untersuchten beschichteten Hartmetallen weist die
Legierung B2 die niedrigsten Vorschub- und Passivkrafte auf.
Die niedrigen Werte sind auf die guten Gleiteigenschaften der
Aluminiumoxidschicht gzurickzufihren. Die Schnittkrafte sind im
Untersuchungszeitraum als nahezu konstant anzusehen. Ein Abtrag
einzelner Schichten auf Span- und Freifldche hatte keinen mel-
baren EinfluB auf die Schnittkrafte.

Die Zerspankraftergebnisse beschichteter Hartmetalle weichen in
Einzelpunkten von Literaturbefunden ab <190>. Es ist jedoch zu
beachten, daBl die Hohe der Schnittkréafte von der Art der
Schichtaufbringung (Dichte, Struktur, Homogenitédt u.a.), dem
Kolkverschlei8 und der Zusammensetzung des Grundmaterials ab-

hangig ist.

Schnittkrafte beim Langsdrehen von GrauguB
Das unterschiedliche Einsatzverhalten der fiir die GrauguBBzer-

spanung eingesetzten Legierungen schldgt sich auch in den
Schnittkraften nieder. Als Vergleichsgrundlage wurde die Dbeil
der Zerspanung am besten abschneidende WC-6Co-Legierung heran-

gezogen.

Das Hartmetall WC8FeCoNi mit austenitischer Bindephase zeigt
demgegeniiber wesentlich hohere Schnittkréafte. Besonders der
rasche Anstieg ist bemerkenswert. Innerhalb der kurzen Ver-
suchszeit verdoppeln sich Vorschub- und Pagsivkraft, wahrend
die Hauptschnittkraft um 50% zunimmt. Wie Abb. 56b zeigt,
bilden sich auf der Span- und Preifldache der Fe,Co,Ni-gebun-
denen Hartmetalle ausgedehnte VerschweifBlzonen. Die Abldsepro-
zesse in der VerschleiBBzone erfordern einen hohen statischen
Kraftbedarf. Trennung und WiederverschweiBung fiihren zu deut-
lichen Schnittkraftschwankungen. '

Wie an der Legierung WC-12(Ti,Ta,Nb)C-7Co ersichtlich ist,
fiuhrt die Zugabe von Titancarbid zu WC-Basishartmetallen zu
geringeren Schnittkriften (Abb.66a). Obwohl der Unterschied im
VerschleiBverhalten einer WC-6Co- und einer WC12-(Ti,Ta,Nb)C-
TCo-Legierung erheblich ist, bestehen kaum Unterschiede zwischen
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den Schnittkraften beider Hartmetalle. Die Abb. 66c zeigt, dasB
ein hoher Titancarbidgehalt in den Schneidstoffen sowohl zu
erheblich hoheren als such zu niedrigeren Schnittkraften fiihren
kann. Das konventionelle TiC-Basishartmetall T9CoNi zeigt einen
raschen Anstieg aller Schnittkrafte. Vorschub- und Passivkrafte
sind etwa doppelt so groB wie bei der Vergleichslegierung WC-
6Co. Dagegen wzeigt das spinodale Hartmetall T16Ni-N bedeutend
niedrigere Schnittkrafte als die Vergleichslegierung.

Pir das VerschleiBverhalten von TiC-Basishartmetallen ist das
Geflige maBgeblich. Die untersuchten Hartmetalle verschleifBen
durch Erosion der Carbide. Die grobkdrnige T9CoNi-Legierung
zeigt einen hoheren Freiflédchenverschlei als das spinodale
Hartmetall. Dariliberhinaus kann auch die Oberfldchenrauhigkeit
der gebildeten VerschleiBflachen das Reibungsverhalten beein-

flussen.

Auch fir die Hartmetalle der (Ti,Mo)C-Serie ist das Ausbrechen
der Carbidkorner fiir den VerschleiBprozeB entscheidend. Nur bei
Beginn des Drehvorgangs sind die Schnittkriéfte der untersuchten
Legierungen niedriger als die einer WC-6Co-Legierung. Der Ver-
lauf der Vorschub- und Passivkrdfte ist der einer austeni-
tischen WC-8FeCoNi-Legierung vergleichbar. Die Hauptschnitt-
kraft des 1T1M-Hartmetalls ist geringer als die des WC-
12(Ti,Ta,Nb)C-Co-Hartmetalls.

Die Schnittkrafte geben AufschluB tber die ‘tribomechanische
Wechselwirkung zwischen Schneidstoff und Werkstiick. Hartmetalle
mit hohen Schnittkrédften besitzen nach dieser Untersuchung ein
unbefriedigendes VerschleiBverhalten. Wie die Ergebnisse des
spinodalen Hartmetalls verdeutlichen, kann aus niedrigen
Schnittkraften jedoch nicht auf eine hohe Verschlei8festigkeit

geschlossen werden.
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4. Diskussion

Die Charakterisierung der Werkzeugstoffe und die Zerspanungs-
untersuchungen zeigen, dafl wesentliche, materialspezifische
Leistungsunterschiede vorhanden sind. Deshalb sollen zun#chst
einzelne Ergebnisse, die fir die Zerspanleistung relevant sind,
diskutiert werden. Im PFolgenden wird dann die gegenseitige
Abhdngigkeit der Parameter aufgezeigt, um gezielte Hinweise fiir
die Verbesserung und Neuentwicklung von Schneidstoffen geben

zu konnen.

4.1. Festigkeitsverhaten

4.1.1. Raumtemperaturhsarte

Nach den bisherigen Untersuchungen werden die harten Phasen als
Trager der VerschleiBfestigkeit angesehen. Die Hérte als ein
Ma3 des Widerstandes gegen das Eindringen harter VerschleiBpar-
tikel, wird wegen ihrer einfachen Ermittelbarkeit oft zur

ersten Abschidtzung der VerschleiBfestigkeit herangezogen.

Die Makroharte eines Werkstoffs ist von der "in situ" Harte des
Carbids, der CarbidkorngroBe, der Binderschichtdicke (Grund-
hirte des Binders) und der Korngrenzenfestigkeit (Kontiguitat)

abhdngig.

Die Grundh#drte der Carbide f#llt von der 4. zur 6. Hauptgruppe
des Periodensystems ab. Ihre Festigkeit 188t sich durch
Mischkristallbildung und den Kohlenstoffgehalt beeinflussen
<191,192>. Die Harte carbidischer und nitridischer Hartstoffe
weist bel einer Valenzelektronenkonzentration zwischen 8 und 9

ein Maximum auf <193%>.

Der Kohlenstoffgehalt bestimmt auch die Hiarte des Binders mit.
Ein niedriger Xohlenstoffgehalt im Binder bedingt eine hohe
Wolframloslichkeit in der Bindephase der WC-Co-Legierungen. Der
Binder erfshrt dadurch eine hohe Dispersionsverfestigung.
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Ridiger <194> gibt Zugfestigkeitswerte zwischen 400 N/mm2
(niedriger W-Anteil) und 1300 N/mm2 (hoher W-Anteil) an. Die
Bruchdehnungen liegen zwischen 10-4%. Auch in den Titanbasis-
hartmetallen hat der Kohlenstoffgehalt EinfluB auf die Loslich-
keitsverhialtnisse im Binder <100>.

Die Harte der untersuchten WC-Basishartmetalle fallt mit stei-
gendem Bindergehalt. Anhand der Fe,Co,Ni-gebundenen Hartmetalle
ist der EinfluB des Binders auf die Makroharte erkennbar. Die
martensitaushartende Legierung ist trotz ihres hoheren Binder-
gehaltes und groberem WC-Korn einem WC-6Co-Hartmetall iber-
legen. Prakash <153> konnte an Fe,Co,Ni-gebundenen Hartmetallen
auf eine Steigerung der Festigkeit durch Dispersions-, Ver-

setzungs- und Ordnungserscheinungen hinweisen.

Eine geringe Zugabe von Mischcarbiden fihrt =zu kleinen WC-
Korngrsgen wund wirkt dadurch hdrtesteigernd. Bei hoheren Zu-
sdtzen von Mischcarbiden muB der Bindemetallgehalt erhoht
werden, um die Zihigkeit nicht negativ zu beeinflussen. Das
Geflige der marktiiblichen TiC-Basislegierungen unterscheidet
sich deutlich von dem der WC-Co-Legierungen. Eg war nicht das
Ziel dieser Arbeit, die quantitativen Zusammenhdnge zwischen
den Gefligeparametern und der Festigkeit zu erarbeiten, jedoch
kann erwartet werden, daB bei diesen Legierungen kein einfacher
Zusammenhang 2zwischen der mittleren CarbidkorngroB8e wund der
Hdrte ©Dbesteht. Bel vergleichbarem Bindervolumen sind einzelne
TiC-Bagishartmetalle den WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co-Legierungen in der

Harte iiberlegen.

Untersuchungen von Doi et al. <99> ergaben, daB in Ni,Mo-
Basishartmetallen eine erhebliche Verbesserung der mechanischen
Eigenschaften durch vy "~Ausscheidungen erzielt werden kann.
Kohdrente Ausscheidungen fithren zu -einer Verfestigung der
Bindephase sowohl bei Raumtemperatur als auch bei hoheren Tem-

peraturen.

Ausscheidungen, die mit einer Volumenzunahme verbunden sind,

fiuhrten zu einer Erhthung der Druckeigenspannungen in der Car-
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bidphase. Bock <95> konnte an WC-Co-Legierungen aufzeigen, daB

damit eine Verbesserung der Festigkeitseigenschaften verkniipft

ist. Die Harte der (Ti,Mo)C-Ni-Hartmetalle wird durch die groben
Carbidkorner Dbestimmt. In Verbindung mit den relativ breiten

Binderschichtdicken fihrt dies zu vergleichsweise niedrigen

Festigkeitswerten. Durch eine Gefiligeoptimierung diirfte eine

erhebliche Verbesserung der Werte moglich sein.

Die hohe Hirte der (Ti,V,Nb)C-Ni,Mo-Legierung ist auf die
Mischkristallverfestigung in den carbidischen Hartstoffphasen
zuriickzufilhren. Auch der niedrige Bindergehalt tragt zur hohen
Festigkeit des Hartmetalls bei.

Bei den metallischen Legierungen besteht mit Ausnahme des
T50FeCr kein durchgehendes Carbidskelett. Ihre Festigkeit wird
deshalb durch die Harte der verfestigten Metallphase bestimmt.
Die Harte metallreicher Werkstoffe wird durch Phasenumwandlung,
Dispersionsverfestigung und Carbidausscheidungen beeinfluBt.
Wie aus den Ausfiihrungen von Vohringer et al. <196> hervorgeht,
steigt die Harte von Martensit mit zunehmendem Kohlenstoffge-
halt. Auch bei den untersuchten TiC-Legierungen mit Stahlbin-
dern und dem Schnellarbeitsstahl ist dieser Zusammenhang er-

kennbar.

Die Matrix des 812-1-4-5 weigt mit 940 HVO,O5 die hochste Harte
der martensitaushsdrtenden Werkstoffe auf. Mit zunehmendem
Chrom- und Nickelgehalt 1ist keine martensitische Umwandlung
mehr moglich. Die Bindephase des T72NiCr kann durch Dis-
persionsverfestigung und y -Ausscheidung verfestigt werden. Die
y-Ausscheidung filhrt jedoch wegen des geringen Anteils dieser
Phase nur zu einem vergleichsweie niedrigen Anstieg der Makro-

harte.
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4.1.2. Warmhdrte

Die Harte ist ein MaB filir das plastische Verformungsvermdgen
eines Werkstoffs <197>. ©Nach Perrott und ZumGahr <182,198> ist
das Spannungsfeld unterhalb der ZEindruckstelle kompressiv.
Untersuchungen lassen erkennen, daBl die Warmhdrte sowohl mit
dem Warmdruck- <168,200>, als auch mit der Warmzugfestigkeit
<199> korrelierbar ist. Eg muB allerdings betont werden, daB
Verformungsgeschwindigkeit und Verformungsart bei der Warmh&rte
bzw. Zug/Druckmessung unterschiedlich sind. Die bei der Warm-
hdartepriifung hervorgerufenen Verformungen sind inhomogen <96>.
Bei hohen Temperaturen muf8 mit Kriecheffekten gerechnet werden,
die wvon der Art der Belastung und ihrer Dauer abh8ngig sind.
Trotz der genannten Schwierigkeiten wird die Warmhdrtemessung
als ein wichtiges Instrument fiir die Bestimmung des Hochtem-

peraturverformungsverhaltens angesehen.

Sowohl Trent <63> alis auch Altmeyer et al. <96,201> haben auf

die Bedeutung der Warmdruckfestigkeit filir das Verschleifliverhal-

ten von Werkzeugen in der Metallbearbeitung hingewiesen. Der

Harteverlauf der untersuchten Werkstoffe kann 1in doppeltlo-

garithmischer Form dargestellt werden. In der sogenannten

Arrheniusdarstellung lassen sich bei Hartmetallen drei, bei der

Keramik und den metallreichen Werkstoffen zwei linar verlau-.
fende Kurvenabschnitte erkennen. ZEin ahnlicher Verlauf wurde

bereits von Holleck <157> bei (Ta,Mo)C1_x—Ni,(Ti,Mo)C1_x—Ni— und
WC-Fe,Co,Ni-Hartmetallen festgestellt. Innerhalb der genannten

Abschnitte wird die Warmhdrte von der Carbid-Carbid, Carbid-

Binder und der Binderfestigkeit in jeweils wunterschiedlichem

AusmaB3 beeinfluB3t.

WC-Co,WC—(Ti,Ta,Nb)C-Co, WC-Fe,Co,Ni-Hartmetalle

Der Kurvenabschnitt zwischen 200°C und dem ersten Knickpunkt,
der bei ca. 300-400° liegt, wird vorwiegend durch die Er-
weichung der Carbid- und Bindephase bestimmt. Innerhalb dieses
Temperaturintervalls wird die Festigkeit der WC-Basishartme-

talle von der CarbidkorngroBe und dem Bindemetallgehalt beein-
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fluBt. Hartmetalle mit kleiner KorngroBe weisen die hochste

Festigkeit auf.

Eine kleine CarbidkorngroBe kann durch geeignete Sinterbedingun-
gen und/oder Zugabe geringfiligiger Mengen von Mischcarbiden er-
reicht werden. Mischcarbidzussatze bewirken in zweiphasigen Le-
gierungen eine deutliche Verbesserung der Warmhdrte aufgrund der

Mischkristallverfestigung <83%>.

Bei annahernd gleicher Carbidkorngrbﬁe, wie gsie die Fe,Co,Ni-
gebundenen Hartmetalle aufweisen, 188t sich die Warmfestigkeit
bei niedrigen Temperaturen durch eine martensitische Umwandlung
des Binders steigern. Erwartungsgem&B fsllt der Hartezuwachs im
Vergleich zu metallreichen, martensitaushdartenden Legierungen
geringer aus, da nur wenig Binder vorhanden ist. Bei zweipha-
sigen WC-Basislegierungen verschiebt sich der erste Knickpunkt
zwischen 300 und 400 °C mit zunehmenden Bindergehalt in den
Bereich tieferer Temperaturen. Dies steht im Einklang mit Er-
gebnissen von Prakash <202> mit Fe,Co,Ni-gebundenen Hartmetal-

len.

Sowohl . die WC-Co, WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co, als auch die Fe,Co,Ni-
gebundenen Hartmetalle =zeigen im zweiten Kurvenast eine #hn-
liche ©Steigerung. Dies bedeutet, daB bei Bindergehalten <10
Gew.% keine Abhdngi gkeit von der Binderzusammensetzung und demn
Bindergehalt mehr zu;erkennen ist.

Températuren oberhalb von - 600°C fiihren zu einem Dbesonders
drastischen Abfall bei feinkérnigen Hartmetallen und dreipha-
sigen Legierungen. _Erklsrbar ist diese Beobachtung mit der
Verhéltnisméﬁig schnellen Erweichung der (W,Ti,Ta,Nb)C-Korner
im :Vergleich zu Wolframcarbid oberhalb 600° <83>. Allerdings
ist,‘die Warmhédrte des Mischecarbids nach wie vor hoher als die
des Wolframecarbids.
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67: Verlauf der Warmhirte beschichteter
Hartmetalle und der Grundwerkstoffe

Abb.

Beschichtete Hartmetalle
Abb. 67 zeigt die Arrheniusdarstellung der Warmh&rte der
strate

Sub-

und ihrer Hartstoffschichten. Auch wenn zwischen den

Absolutwerten der Warmhérte der verschiedenen Grundwerkstoffe

erhebliche Unterschiede bestehen, entspricht der Verlauf prin-
zipiell doch dem der unbeschichteten WC-Co- und WC-(Ti,Ta,Nb)C-

Co-Legierungen.
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1000°C. / 500x Hartmetall Bl

1000%°c / 500x% Hartmetall B3 1200°C / 200x

1000°c / 500x Hartmetall B4 1200°%c / 200x
Abb. 68: Hochtemperaturverformungsverhalten beschichteter

Hartmetalle
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Pir das VerschleiBverhalten beschichteter Werkstoffe ist neben
der Festigkeit des Grundmaterials auch die Harte der Be-
schichtung von grunds&tzlicher Bedeutung. Beli den Warmhirtemes-
sungen an beschichteten Hartmetallen wird zun&chst die Hart-
stoffschicht wund mit steigender Temperatur auch zunehmend das

Grundmaterial verformt.

Der wunterschiedliche Verlauf der Harte von Grundmaterial und
Hartstoffschichten filhrt zu einem komplizierten Veformungsver-
halten beschichteter Hartmetalle. Bei 400°C ist die Warmharte
des Dbeschichteten Hartmetalls B1 und B4 deutlich geringer als
die der Bubstrate. Wegen der hohen Substrathédrte von B1 und
einer entsprechend dicken Hartstoffschicht kann damit gerechnet
werden, dafBl die Verformungsvorgédnge im wesentlichen innerhalb
des Hartstoffiiberzugs ablaufen. Dagegen Ubertrifft beim Werk-
stoff B4 die Eindringtiefe der Prifspitze bereits die Schicht-

dicke.

Uber 1000°C besitzen die Substratwerkstoffe eine relativ ge-
ringe Festigkeit. Die Verformung des Grundwerksoffs wdhrend des
Eindringvorgangs 1ist so grofl, daB deutliche Anzeichen pla-
stischer Verformung und radialer RiBbildung bei allen unter-
suchten Werkstoffen feststellbar waren (vgl. Abb. 68).

Fir das VerschleiBverhalten muB also selbst bei Temperaturen
bis zu 1200°C mit einem spréden Verhalten der Hartstoff-
schichten gerechnet werden. Ahnliche Bruchvorginge beobachteten
auch Kunashiro und Miyoshi <82,203> an reinen Hartstoffen. Das
Abplatzen der Schicht von B3 bei 1000°C deutet auf erhebliche
Spannungen zwischen dem Grundmaterial und der Beschichtung

hin.

Die Warmfestigkeit, gemessen auf der beschichteten Oberfléche
ist deutlich niedriger als dies bei reinen Hartstoffen zu
erwarten wiare. Dies kann nicht allein durch die mechanische
Wechselwirkung mit dem Grundmaterial erklart werden. Unter-

suchungen von Kunashiro et al. <203,204> unterstreichen, daB
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die Hdrte von der Stochiometrie und der Isotropie der Hart-
stoffschichten abhdngt. Die Untersuchungen belegen auf ein-
drucksvolle Weise die Bedeutung der Grundwerkstoffe fiir die
Festigkeit beschichteter Hartmetalle. Da beschichtete Schneid-
stoffe beli der Zerspanung von Stahlen dhnlich C45 Temperaturen
>1000°C erreichen konnen <90> und andererseits groBe Unter-
schiede in der Standzeit der Werkzeuge bestehen <205>, ist die
Warmh8rte allein keine KenngroBe fiir die VerschleiBfestigkeit
dieser Schneidstoffgruppe. Fir das VerschleiBverhalten muB
vielmehr die tribomechanische Wechselwirkung zwischen Schneid-

stoff und Werktiick beriicksichtigt werden.

Metallreiche Legierungen
Die Arrheniusdarstellung der Warmhérte metallreicher Legierun-

gen zeigt zwei gerade verlaufende Kurvenabschnitte. Der erste
Abschnitt im Bereich niederer Temperaturen wird durch Carbid-
und Bindererweichung bestimmt. Der Warmhéarteverlauf ist sowohl
von dem Anteil der Carbide als auch von den in der Metallphase
wirkenden Hartungsmechanismen abhédngig. Hohe Molybdan- und
Titancarbidgehalte wirken sich positiv auf die Harte von Titan-
carbidbasiswerkstoffen aus. Durch die Verfestigungswirkung der
yEPhase 1ist der T72NiCr den TiC-Basislegierungen T72FeCoNiMo
und T67FeCr allerdings iiberlegen. Durch ihren EinfluB wird auch
der Knickpunkt dieser Legierungen deutlich zu hoheren Tempera-

turen hin verschoben.

Ein Vergleich der Warmharte des Schnellarbeitsstahls wund der
Legierungen T72NiCr, T72FeCoNiMo, T67FeCr unterstreicht die
Bedeutung der AnlaBbestdndigkeit fiir die Warmhédrte in diesem
Temperaturbereich. Die Festigkeit der Bindelegierungen von
Schnellarbeitsstahlen kann bei iiblichen Kohlenstoffgehalten
durch Cobaltzusdtze verbessert werden <18>. Dies gilt jedoch
nicht fur Stahle mit erhdohtem C-Gehalt <206>.

Alle metallreichen Werkstoffe zeigen eine rasche Harteabname
oberhalb der AnlaBtemperatur. Sie wird durch die Auflosung der
Sekundsarcarbide bzw. der y -Phase und die Erweichung der Pri-

marcarbide hervorgerufen.




173

Der Verlauf der Warmhdrte verdeutlicht eindrucksvoll den erheb-
lichen TFestigkeitsverlust dieser Werkstoffgruppe bei Uber-
schreitung der AnlaBtemperatur. Dieser Zusammenhang 2zwischen
der Harte wund den Verfestigungsmechanismen schrankt die An-
wendungsgebiete metallreicher verschleiBfester Werkstoffe im
Wesentlichen auf Temperaturbereiche unterhalb der AnlaB8tempera-

tur ein.
4.1.%3. Eindringkriechen

Roebuck <168> hat darauf hingewiesen, daB zwischen den Warm-
hartemessungen mit verschiedenen Belastungszeiten und Warm-
kriechversuchen groBe Ahnlichkeit besteht. Jedoch zeigen sich
zwischen Eindringkriechversuchen und Druckkriechversuchen er-
hebliche Unterschiede.

Das Kriechen eines Werkstoffs kann durch:

R
do B RT
g e

— = A A,B const.
at

beschrieben werden <207>. Fiir die Warmhértepriifung gilt

ndherungsweise:
g = HV <208>.

Da z.B. zwel Werkstoffe normalerweise weder die gleiche Warm-
festigkeit, noch das gleiche Verformunsverhalten aufweisen,
bedeutet dies, daB Eindringkriechversuche bei unterschiedlichen

Spannungen bzw. Verformungsgeschwindigkeiten ablaufen.

Die Relevanz der Kriechversuche fiir das Verschlei8verhalten sei
am Beispiel der Zerspanung von 42CrMo4 mit der TVNI12NiMo/H-
Legierung erlautert. Unter den Schnittbedingungen vC=BOO m/min,
ap’f = 1,0°0,2 mm2 betrdgt die Spankontaktlédnge bei Versuchs-
ende 1,04 mm. Daraus kann man eine mittlere Spannung auf der
Spanfldche abschitzen, die wiahrend der Drehzeit zwischen 480-
540 N/mm2 liegt. Da die Schneidkante unter den gewdhlten Be-
dingungen rotglithend ist, konnen zumindest fir eine kleine Zone
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Temperaturen um 900°C oder hoher angenommen werden. Weil jedoch
die Warmhdrte des Schneidstoffs bei 900°C 510HV2 betragt, kann
mit einer plastischen Verformung des Schneidstoffs gerechnet

werden.

Auch bel den anderen untersuchten Schneidstoffen kodnnen pla-
stische Verformungsprozesse auftreten, da nach Literaturwerten
(vgl. Xap. 4.3.2.) Schnittemperaturen um 900°C als realistisch
anzusehen sind. Auch ist die Warmhérte und Spankontaktlénge der
(Ti,Mo)C-Hartmetalle wund insbesondere der Titanbasiswerkstoffe
geringer als die der TVN12NiMo/H-Legierung. Dadurch ist bei
titanreichen Schneidstoffen mit einer hoheren mittleren

Spannung auf der Spanflédche zu rechnen.

Es muB ausdriicklich betont werden, daB die durchgefiihrten Ein-
dringkriechversuche nur ein erster Schritt zu einem quantita-
tiven Versténdnis der plastischen Verformungsvorgidnge bei hohen
Temperaturen sind. Es darf dabei nicht libersehen werden, dafB
zwischen den Versuchsbedingungen der Eindringkriechversuche und
den Gegebenheiten auf der Spanflédche von Werkzeugen erhebliche
Unterschiede hinsichtlich des Spannungszustands, der Spannungs-
verteilung, der Aufbringung der Krafte (statisch bzw. dyna-
misch) und der Verformungsgeschwindigkeit bestehen.

4.2. Zshigkeitsverhalten

Hartsprode Werkstoffe besitzen nur geringe Moglichkeiten, auf-
gebrachte Spannungen durch plastische Verformung abzubauen. Der
plastische Umformgrad eines WC-6Co-Hartmetalls Dbetragt Dbei
einer einachsigen Druckspannung nur ca. 0,0B% <209>. Der Zghig-
keitsbestimmung kommt deshalb unter den Aspekten des Einsatz-
verhaltens wund der Zuverldssigkeit von ©Schneidstoffen eine

wichtige Bedeutung zu.

Fir die Ermittlung der Verformungseigenschaften haben sich
zahlreiche Verfahren herausgebildet, deren Aussagekraft zu-
ndchst erldutert werden soll. Im AnschluB daran sollen die

eigenen Ergebnisse diskutiert werden.
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4.2.1. Biegebruchfestigkeit

Die weitaus am h8ufigsten angewandte Methode, sprdde Werkstoffe
hinsichtlich ihrer Z&higkeit zu charakterisieren, ist der Bie-
geversuch. Die ISO-Norm <210> geht von der Idealvorstellung
aus, daf8 der Bruch von der Oberfldche der Zugspannungsstelle
ausgeht. Unter der Voraussetzung eines 1linear-elastischen
Bruchverhaltens des homogenen, isotropen Werkstoffs ist die
Biegebruchfestigkeit ein MaB fir die Zugfestigkeit. Fir die
Diskussion wird vorausgesetzt, daB sich die untersuchten Werk-
stoffe linear-elastisch verhalten und frei von Defekten (Poren,
Grobkorner, Einschliisse) sind. Unter diesen Bedingungen kann
die Biegebruchfestigkeit als ein MaB fiur die Zahigkeit der
Carbid- bzw. Bindephase angesehen werden.

Unter den untersuchten Werkstoffen =zeigen die WC-Co und
Fe,Co,Ni-gebundenen Hartmetalle die hochsten Zahigkeitswerte.
Wie aus den Ausfiihrungen von Bock <195> hervorgeht, ist die
Bruchfestigkeit von den thermischen Eigenspannungen in der
Carbid- bzw. Bindephase abhdngig, die bei der Abklihiung von der
Sintertemperatur entstehen.

Durch eine martensitische Bindephasenumwandlung, die mit einer
Volumenzunahme verbunden ist, werden die Druckeigenspannungen
in den Carbidkornern erhoht. Wie aus der Abb. 69b hervorgeht,
fihrt dieser Verfestigungsmechanismus zu einer Verbesserung der
Zahigkeit. Das Fe,Co Ni-Hartmetall mit martensitischer Binde-
phase ist einer WC-6Co-Legierung deutlich iberlegen. Die Biege-
festigkeit ist hier ein MaB fur die Streckgrenze des Binders.

Zusatze von (Ti,Ta,Nb)C-Mischkristallen senken die Biegebruch-
festigkeit. Wie das Bruchbild des WC12-7Co zeigt (Abb. 274d),
verlauft die RiBausbreitung vorwiegend entlang der Carbid-
Carbid wund Carbid-Bindergrenzfldche. Die Biegefestigkeit 1aBt
sich durch die KorngroB8e der Carbide wund den Bindergehalt

beeinflussen.

L
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Zwischen dem RiBausbreitungsverhalten der spinodalen wund den
lranventionellen TiC-Basiswerkstoffen besteht ein erheblicher
Unterschied, der sich in den Biegefestigkeitswerten und in den
Gefligeaufnahmen der Bruchfldchen suBert (Abbn. 27e, 27g).

Wie Mikrosondenanalysen ergeben, geht der RiBverlauf spinodaler
Hartmetalle entlang der Korngrenzen der +titan-, bzw. molyb-
danreichen Phasen. Das Zdhigkeitsverhalten dieser Hartmetall-
gruppe wird durch die Festigkeit der Grenzfldchen der beiden
Phasen Dbestimmt. Durch die spinodale Zufallsreaktion bilden
sich Hartstoffphasen mit nahezu gleichen Gitterabmessungen und
thermischem Ausdehnungskoeffizient <101>. Die nahezu koh&drenten
Hartstoff-Hartstoffgrenzflachen gind damit fast eigen-

spannungsfrei.

Die Zahigkeit spinodaler Legierungen ist bei gleichem Binderge-
halt stets hoher als die der Randsysteme TiC-Ni Mo bzw. TiN-
Ni,Mo <178>. Die Biegefestigkeit marktiiblicher, spinodaler
Hartmetalle liegt bei 120-180 N/mmz. Die Zahigkeit von Nickel-
basisbindern 1ldB8% sich durch § "—Aushértung verbessern <99>. Der
EinfluB der Ausscheidungen auf die Biegefestigkeit ist aber bei
Hartmetallen mit geringem Binderanteil eher gering einzu-

schéatzen.

Die experimentellen Ergebnisse von Prakash <15%>, Chermant et
al. <212> und Sadahiro <213> deuten darauf hin, daB die Festig-
keit der W(C-Co-, WC-Fe,Co,Ni-, WC-(Ti,Ta .Nb)C-Co- und TiC-
Ni,Mo-Hartmetalle vom Parameter (Binderschiohtdicke)2/Carbid—
korngroBe abhiéngt. Steigt dieser Quotient und/oder der Binder-
gehalt, so steigt auch die Festigkeit aufgrund des Versetzungs-
aufstaus an den Phasengrenzflédchen an. Ubersphreitet der Quo-
tient ein Maximum, kann die abnehmende ZHhigkeit durch Disper-

sionsverfestigungsmechanismen erklart werden.
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4.2.2. Riflzdhigkeit

Die Zahigkeit realer Werkstoffe, wie sie z.B. durch die Biege-
bruchfestigkeit ausgedrickt wird, ist keine werkstoffspezi-
fische KenngroBe, sondern von Defekten (Poren, Einschliisse,

Carbidansammlungen u.&.) abhingig.

Um zu einer MaterialkenngrdBe zu gelangen, ist man Dbestrebt,
den EinfluB der Fehlstellungen auf das Bruchverhalten gering zu
halten. Dazu wird die Probe mit einem gezielt eingebrachten
Kerb der Lange a versehen und durchgebrochen. Zwischen der
aufgebrachten Spannung im Versagensfall, der AnriBlange und
der RiBzahigkeit KC besteht dann ein Zusammenhang der Form:

K, = Yofa 214>,
Dabei stellt Y eine Korrekturfunktion dar, die von der Proben-
geometrie wund AnriBlange abhdngig ist. Die so ermittelte RiB-
zdhigkeit wird als materialspezifisch betrachtet.

Es haben sich verschiedene MeBverfahren und unterschiedliche
Probenformen entwickelt, die es gestatten, die RiBzdhigkeit bei
bekannter Kerbldnge zu ermitteln <215,216>. Das Kernproblem
aller Verfahren ist die Erzeugung eines moglichst scharfen
Kerbs.

Die RiBzshigkeit von Hartmetallen <217>, aber auch von kera-
mischen Werkstoffen <218> ist vom Kerbradius abhidngig. Sie
steigt mit zunehmender Verrundung der RiBspitze. Die ver-
gleichsweise einfache Kerbeinbringung mittels Sdgeschnitt <215>
fihrt neben einer plastischen Verformung im Sdgegrund zu rela-
tiv breiten Ankerbungen Funkenerosive Verfahren liefern
schmale Kerben <38>, fiihren aber zu einer Gefiigebeeinflussung.
Die Zielrichtung neuer Anstrengungen bestehen in der Erzeugung
extrem scharfer Anrisse mittels Vickers- bzw. Knoop-Eindriicken
<220,221> wund der direkten Ermittlung der zur Erzeugung der
Bruchfldchen notwendigen Arbeit durch kontrolliert verlaufende
Bruchversuche <215,222>.
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Die Untersuchungen zeigen, daB die RiBzahigkeit sehr stark von
den Gefligeparametern und dem Bindergehalt abhingig ist.

Wolframbasishartmetalle

Die Wolframbasishartmetalle zeigen den hGchsten RiBwiderstand.
IThre Zsahigkeit ist vom Verformungsverhalten des Binders ab-
hingig. Mit zunehmender Hirte (kleine CarbidkorngroBe, niedri-
ger Bindergehalt, geringe mittlere Binderschichtdicke) nimmt

die RiBz&higkeit erwartungsgemidB ab.

Nach Chermant und Osterstock <223> betrdgt die RiBzahigkeit
eines WC-Hartmetalls, das in der CarbidkorngroBe der unter-
suchten WC-6Co-Legierung entspricht, 12MN/m3/2. Die ermittelten
RiBzdhigkeitswerte sind aufgrund des Verh#ltnisses von Stiitz-
lange/Kerbtiefe geringfligig zu hoheren Zahigkeitswerten ver-

schoben.

Die Zdahigkeit der Fe,Co,Ni-gebundenen Hartmetalle ist mit der
von WC-Co-Legierungen vergleichbar. Von den beiden untersuchten
Legierungen besitzt das Hartmetall mit kubisch-flachenzentrier-

ter Bindephase die hohere Zghigkeit.

Die niedrige Harte weist auf eine niedrige ©Streckgrenze hin,
wahrend die RiBzahigkeit auf eine hohe Duktilitéat des Binders
hindeutet. Das Bruchbild (Abb. 27c) liefert dafiir jedoch keine
Anhaltspunkte, da der Binder wegen des geringen Volumenanteils

kaum sichtbar ist.

(Ti,Mo)C-Hartmetalle

Wie aus Abb. 69b hervorgeht, ist die RiBzshigkeit der (Ti,Mo)C-
Hartmetalle von der Carbidzusammensetzung und dem Bindergehalt
abhéngig. Dies kann mit den in den zweiphasigen Werkstoffen

vorhandenen Eigenspannungen erkléart werden. Bock <195> fand,
daB fir das Versagen der WC-Co-Hartmetalle die Spannung in der
Carbidphase ausschlaggebend ist. Beim Anlegen einer &uBleren
Zugspannung steigt die Spannung in Wolframcarbid aufgrund des
hohen E-Moduls dieser Phase rasch bis zum Erreichen der Dehn-
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Abb. 69a: EinfluB des Bindergehalts und der CarbidkorngroBe
auf die RiBzéhigkeit.von WC=Co-Hartmetallen £38,223) .

grenze des Binders an. Wird sie Uberschritten, ist die ©Span~
nungsaufteilung auf die Carbid- und Bindephase vom Verfesti-
gungsvermogen des Binders bestimmt. Der Bruch tritt ein, wenn
im WC eine Spannung von ca. 120 N/mm2 erreicht ist.

Bei der Ubertragung dieser Modellvorstellung auf (Ti,Mo)C-
Hartmetalle ist festzustellen, daB

(1) die im System WC-Co erzeugten Abkilhleigenspannungen wegen
der Differenz der thermischen Ausdehnungskoeffizienten von
Wolframcarbid und Cobalt hoher sein werden als im System

(Tl,Mo)C1_x—N1.
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(2) der Elastizitdtsmodul der (Ti,Mo)C-Mischkristalle mit zu-
nehmendem Molybddngehalt steigt. Die induzierten Druckei-
genspannungen in der Carbidphase werden deshalb zu hoheren

Molybdédngehalten abnehmen.

(3) durch die Mischkristallverfestigung in der Hartstoffphase
der (Ti,Mo)C-Hartmetalle die Zihigkeit erhoht wird. Wie aus
Tab. 19a hervorgeht, ist sie allerdings kaum vom Ti:Mo-

Verhdltnis abhidngig.

TiC-Ni,Mo und (7i,Mo)(C,N)-Ni-Hartmetalle

Wegen des von zweiphasigen Hartmetallen deutlich abweichenden
Kristallisationsverhaltens der TiC-Basishartmetalle ist ihre
RiBzdhigkeit nicht mit den Modellvorstellungen von Bock <K195>.
allein erklarbar. Fir die Ermittlung des Einflusses der ther-

mischen Eigenspannung auf das Bruchverhalten wire es erforder-

lich, die Spannungsverteilung in der Ti- bzw. Mo-reichen Zone
und dem Binder zu kennen. Eine rontgenographische Ermittlung
diirfte jedoch wegen des geringen Unterschieds in den Gitterkon-

stanten der Hartstoffphasen Schwierigkeiten bereiten.

Die Abb. 69b verdeutlicht die im Vergleich zu WC-Legierungen
geringere Zahigkeit der Titanbasishartmetalle. Die Makrohdrte
beider Hartmetallgruppen ist zwar Hhnlich, jedoch besitzt der
Binder der TiC-Hartmetalle eine niedrigere Zshigkeit. Die Er-
gebnisse werden durch Bruchuntersuchugen von Suzuku et al.
224> bestdtigt. Sie geben die intrinsische Festigkeit einer
WC-10Co~ und einer TiC-20Mo-20Ni-Legierung vergleichbarer Carbid-
korngroBe mit 800 bzw. 230 daN/mm2 an.
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Palmgvist-Verfahren

RiBentstehungsverhalten

Palmgvist et al. {225> postulieren einen linearen Zusammenhang
zwischen der Prifkraft und der RiBlangensumme hartsproder Werk-

gstoffe der Form:
Zli=aF+aO

Wie Bxner <172> und Visvanadham <183> anfiihren, geht die RiB-
langengerade Dbei geeigneter Oberfléchenpridparation durch den
Ursprung. Die Ergebnisse neuerer Untersuchungen <171,226,227>
gsprechen jedoch dagegen. Auch ZumGahr <182> stellte bei RiBun-
tersuchungen an 90MnCrV8 bei einigen Gefiigen Werte von a, < 0
fest, interpretierte dies jedoch mit verbliebenen Eigenspannun-
gen in der Schliffflache.

Eine genaue Kenntnis liber die Lage der RiBlingenkurve im Ur-
sprung ist flr das Verstdndnis der RiBentstehung wichtig. Der
Wert von 2, kann als MaB fiir die RiBbildungsarbeit betrachtet

werden.

Die eigenen Ergebnisse zeigen sowohl "AnfangsrifBldngen" aO<O
wie >0. Bei WC-Co-Hartmetallen steigt der RiBbildungswiderstand
tendenziell mit steigendem Bindergehalt.

Wie Ogilvy et al. <181> gzeigen konnten, verlaufen die Risse
innerhalb der plastisch verformten Zone. Innerhalb dieses Be-
reiches wirken an der Oberflache Zugspannungen <182>. Wie Un-
tersuchungen von Arndt <94> und Sarin <95> zeigen, ist in WC-
Co-Hartmetallen ein Abbau von Spannungen durch Verformungspro-
zegse in der Carbidphase und an den Korngrenzen méglich. Unter
diesen Voraussetzungen scheint die Absorbtion eines Teils der
durch einen Vickerseindruck aufgebrachten Energie durch

plastische Verformung moglich.

Wie Dbereits in Kap. 4.2.2. erléutert, hdngt die RiBbildung
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zweiphasiger Legierungen eng mit den thermische Eigenspannungen
zusammen. Die eigenen RifzHhigkeitsuntersuchungen zeigen, daB
der Wert von a_ fir WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co-Hartmetalle groBer Null
ist. Hoffmann et al. <228> stellten fest, daB auch in Hartme-
tallen mit Mischcarbiden die thermischen Eigenspannungen des
Wolframcarbids kompressiv sind. Andererseits f&1llt bei WC-Co-
Legierungen die induzierte Druckeigenspannung im Wolframcarbid
mit abnehmendem Bindergehalt und erreicht in einer WC-15Co-Le-
2 <195>. Da der thermische Ausdeh-
nungskoeffizient des Mischcarbids zwischen dem des Cobalts wund

gierung nur noch 15 daN/mm

dem Wolframcarbid liegt, konnte dies bedeuten, daB die Misch-
carbidkdrner in WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co-Legierungen unter Zugspannung
stehen. Die Anfangsriflldnge wére dann mit der RiBentstehung
durch Superposition der Eigenspannung in der Mischcarbidphase

und der &duBeren Spannung erklérbar.

RiBausbreitungsverhalten
Das RiBausbreitungsverhalten von Werkstoffen ist von der Zusam-

mensetzung, den Gefligeparametern und der Verformungsgeschwin-
digkeit abhdngig. Befunde von Prakash <186> und Lange <229>
zeigen, dafl nicht grundsétzlich von einem linearen Zusammenhang
zwischen der Rif3lange und der Prifkaft ausgegangen werden kann.
Lange <229> stellt an TiC-MoC, _-NbC-Ni ‘Hartmetallen sowohl
degressiv verlaufende Kurven, wie auch abschnittsweise lineare

Zusammenhdnge fest.

Wie die eigenen Untersuchungen ergaben, &dndert sich das pla~
gstische Verformungsverhalten, ausgedriickt durch die Harte, ab
einer Belastung von 500 N. Wie der Verlauf der RiBlangen/RifB-
tiefenkurve (Abb. 42) andeutet, breiten sich die Palmqvistrisse
mit steigender Last zunehmend in der Tiefe aus. Gleichzeitig
kommt es zur Bildung muschelformiger (lateraler) Risse unter-
halb des Eindrucks (vgl. Abb.70),

Das Auftreten 1lateraler Risse kann durch die materialspezi-
fische Spannungsverteilung erklért werden <224>. Bestehende
mathematische Ansédtze zur Beschreibung von Spannungsfeldern um
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Vickerseindriicke sind nicht in der Lage, laterale RiBbildung

hinreichend zu beschreiben.

Die Versuchsergebnisse zeigen, daBl das RiBentstehungs- und Aus-
breitungsverhalten von der Werkstoffzusammensetzung und dem
Geflige abhingt. Da die Ermittlung der Gefligeparameter nicht
Ziel dieser Arbeit war, kann kein quantitativer Zusammenhang
zwischen der CarbidkorngriBe DCarbid’ der Binderschichtdicke
LBinder und dem RiBentstehungs- und RiBausbreitungsverhalten
aufgezeigt werden. Jedoch legen die Ergebnisse nahe, daB das
Bruchverhalten bei niedrigem Bindergehalt und kleinem
LZBinder/DCarbid_verhéltnis durch die RiBausbreitung bestimmt

wird, wdhrend bei niedrigem Skelettbildungsgrad die RiBlentste-
hung maBgeblich ist <183%,186,230>.

Der Zusammenhang zwischen Hérte und dem inversen Rifwiderstand
ist in den Abbn. 71 a-b dargestellt.

100
TiC-Ni (4,8pm)
B
80— .MN'
X T5Ni
X
= (5WC)-Ni (2,6pm)
= 60~ 22N P s
i 1ONi
£ TiC-30Mo-20Ni (3,6 pm) -./
= A 15Ni
& 40 TiC-10Mo-20Ni ( 3,6pm) TiC- 20Mo-Ni{ 3pm)
2 a B
£ . / 10N;
s //20N| 8
= . 20Ni
30Ni
" PUOWO)-Ni(k,6pm)
o 10N
o . . 5N — . WC-Co
2000 10Ni 0Co 6Ni  6Co WC-Ni
I 1 1 | T
1000 1200 1400 1600 1800
Hdrte (HV50) ' =

Abb. 70: Zusammenhang zwischen der Zusammensetzung,
der CarbidkorngroBe und der Bildung la-
teraler Risse <224>
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EinfluB der Warmebehandlung auf das RiBentstehungs- und Aus-

breitungsverhalten

Die durchgefiihrte Warmebehandlung 85000/2h fuhrt, wie aus den
magnetischen Messungen hervorgeht, mit Ausnahme der Hartmetalle
WC1-6Co und TVN12NiMo/H, zu einer Lnderung des Losungszustandes
der Bindephase. Die Warmbehandlung fiihrt zu einem Abbau der
thermischen Eigenspannungen in Carbid- und Bindephse
<180,228,231,2%4>. Die optimale Glithtemperatur ist von der
Werkstoffzusammensetzung abhdngig.

Nach Johnsson <2%2> und Grewe <2%%> laufen in der Bindephase
von WC-Co-Legierungen bei dieser Temperatur Rekristallisations-
und Ausscheidungsvorgénge ab, die das Verformungsvermdgen des
Werkstoffs beeinflussen kdnnen. Auch fir die Titancarbidbasis-
hartmetalle ist mit entsprechenden Vorgidngen =zu rechnen. So
kann bei der Glihtemperatur von 850°C bei dem Hartmetall
T18CoNi-N mit einem Wachstum der y -Phase gerechnet werden, was
die Verformungseigenschaften des Binders verschlechtert.

4.2.%. Zusammenhang zwischen der Palmqvistz8higkeit und der
konventionell ermittelten RiBzihigkeit.

Das Palmgvistverfahren stellt wegen seiner vergleichsweise ge-
ringen Anforderungen hinsichtlich ProbengroBe, Oberflachenpra-
paration wund Priifaufwand ein einfaches Mittel zur Charakteri-
sierung der OberfléchenriBzsdhigkeit dar. Man ist deshalb be-
strebt, die Riflléange als ein MaB der Oberfldchenzihigkeit in
eine GroBe ﬁberzufﬁhreh, die direkt mit dem kritischen Span-
nungsintensitadtsfaktor aus Biegeversuchen mit gekerbten Proben
vergleichbar ist. Pir die Berechnung eines kritischen Span-
nungsintensitatsfaktors, der filir oberfléchennahe Zonen gilt,
werden die nachfolgenden Berechnungsmoglichkeiten angegeben.
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= 0,087 |H/ o <23%5>
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-24,97 (log-gg—)4 + 16,32 (1og2£L) °
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Fir (2) und (4) gilt:

- 4

(5) .

Die Gleichungen (2) und 3) gehen von radialen Rissen unterhalb
des Eindrucks aus. ZumGahr <187> weist jedoch bei Stahlen auf
ein der Abb. 4%a &dhnliches RiB8profil hin. Lankford <23%8>
stellte fest, daB sich die Ausbildung des RiBprofils sproder
Werkstoffe mit steigender Last von der typischen Pamqgvistform
(Abb. 43b) zu einer radialen Form &ndert.

Niihara <239> definierte fir das Auftreten des Palmqvist-RiB-
profils die in die Berechnung von (3) eingehende RiBlange zu

rl.
1
(6) ¢ = -

Auch die eigenen Versuche bestdtigen eine von der Zusammen-
setzung der Werkstoffe und der Priflast abhingige Ausbildung
der RiBfldchen. Fir die Bewertung der Oberfléchenriflzdhigkeit
nach den Formeln (2) und (%) muB deshalb das RiBlangen/RifB-
tiefenverhdaltnis mitberiicksichtigt werden <240>. Nach Marion
<2%6> sollte dieses Verh&ltnis <2 sein. Anhand der Abb. 42 kann
der Quotient fiir die Berechnung der OberflidchenriBz8higkeit der

hier untersuchten Hartmetalle zu 3-5 abgeschatzt werden.
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Probe k0(1) kc(2) kc(3)
(un/u/?) (v /u>/2)) (un/n/?)

WC-6Co 9,3 7,6 12,3
WC8FeCoNi 8,7 8,4 10,3
WC8FeCoNi 9,9 6,9 12,8
WC12Co 13,1 - 13,9
WC1-6Co 8,9 6,1 10,8
WC1-9Co 10,6 6, 11,0
WC2-4Co 9,1 - 11,1

WC8-6Co 8,1 - 11,1

WC12-T7Co 9,7 8,7 12,3
WC20-10Co 10,5 9,2 12,8
T13Ni 8,2 6,3 9,8
T9CoNi 8,4 6,6 10,0
TVYN12NiMo/H 7,9 4,3 9,4
T18CoNi-N 9,1 8,0 10,2
T15CoNi-N 9,1 6,9 9,9
T11Ni-N 8,6 6,2 8,8
T11CoNi-N 9,0 6,6 9,3
T16Ni-N 7,8 6,1 8,7
2T1M 9,8 8,2 10,7
2T1M/H 9,0 6,3 -

1T1M 9,5 8,0 10,7
1T1M/H 9,1 - -

1T2M 8,3 6,8 10,1

172M/H 9,2 - -

B2 () 9,6 8,5 12,7
B1 (%) 9,0 7,1 7,7
B3 (~) 10,5 8,6 11,5
B4 (*) 9,2 8,9 11,3
Al203~TiC (**) 1,0 3,8 5,3
T50FeCr 7,4 6,1 9,9

(*) Substrat

(**) berechnet aus 100 N-Eindruck

Tab. 26: Berechnete Oberflichenzihigkeit
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Die so berechneten Zihigkeitswerte (vgl. Tab. 26) filhren zu
Ergebnissen, die weit voneinander abweichen. Nach Shoemaker
<241> hat die Verformungsgeschwindigkeit EinfluB auf die in
Versuchen mit gekerbten Proben ermittelte RiBzdhigkeit. Obwohl
bei den eigenen Versuchen keine Unterschiede zwischen den mit
der ZEindruckbtechnik erzeugten RiBfldachen und den Bruchfl&chen
von gekerbten Proben bestehen, ist ein abweichendes Verfor-

mungsverhalten nicht auszuschliefBlen.

Die eigenen Ergebnisse und Untersuchungen von Visvanadham und
Venables <183%>, Prakash und Marshall <186>, Suzuki, Palmqvist,
Larsson-Basse, Almond, Hoffmann und Komac <224-229> weisen auf
einen komplizierten Verformungsproze hin, dessen Mechanismen
von der Probenzusammensetzung, dem Geflige, der Priifkraft und
der Geometrie der Prifspitze abhingig sind. Die RiBmorphologie
der untersuchten Hartmetalle, ausgedriickt durch den Quotienten
aus RiBlinge/RiBtiefe (vgl. Abb. 42) unterscheidet sich deut-
lich von der mit der Knoop-Eindrucktechnik erzeugten RiBgeome-
trie bel keramischen Werkstoffen <242>. Da die Bestimmung der
Palmgvistzdhigkeit bei Werkstoffen ohne Binder und Dbinder-
reichen Proben Schwierigkeiten bereitet <183%,186,235>, ist die
Angabe eines Spannungsintensitédtsfaktors fir oberfliachennahe

Zonen von der Werkstoffseite sehr eingeschréankt.
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Abb. 72: Zusammenhang zwischen der Oberfléchen-
riBz8higkeit wund der Bruchzdhigkeit

4.%. Zusammenhang zwischen den MaterialkenngroB8en und dem

Verschleiflverhalten

4.3.1. Abragionsverschlei3-Eigenschaften

Die VerschleiBfestigkeit ist keine Materialeigenschaft. Die
Hohe des Verschleisses ist vielmehr vom Priifsystem abhidngig.
Aus dem Bewegungsablauf zwischen GrundkOrper und Gegenkodrper in
Verbindung mit einem Zwischenmedium resultiert bei gegebener

Last eine VerschleiBbeanspruchung.

Zur Charakterisierung der abrasiven VerschleiBfestigkeit wurde
der Schleifradtest herangezogen. Die Untersuchungen von Blom-
berry et al. <46>, Avery <245>, Swanson <246> und Larsson-Basse
<247> zeigen, daB der VerschleiB durch Anderung der Versuchspa-
rameter (Art des Schleifkorns, Kornform, KorngroBe, Iast u.a.)
innerhaib weiter Grenzen beeinfluBbar ist. Die VerschleiBbe-
dingungen wurden so gewdhlt, daB eine VerschleifBpriifung in der

Hochlage (HVgop1eirxorn” WV Hsrtetrager der Probe) PZW: Mittel-
lage (HVSchleifkorﬁiHVHértetrager der Probe) moglich war. Wie

aus den Abb. 45 und 47 hervorgeht, ist die VerschleiBfestigkeit

sowohl von der Harte, wie der Zahigkeit der Werkstoffe abhingig.
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Aluminiumoxid

Die Harte des Schleifmittels A1203 liegt zwischen der Makro-
hdrte der Werkstoffe und der Harte der carbidischen Phasen. Wie
aus der Abb. 45a deutlich hervorgeht, wird eine gute Differen-

zierung des VerschleiBlverhaltens der untersuchten Werkstoffe

ermoglicht.

Die Wolframcarbidbasishartmetalle =zeigen den hochsten Ver-
schleiBBwiderstand. Hartmetalle mit der hochsten Carbid-Binder-
grenzfliche (kleinste KorngrdBe) haben den geringsten Abrieb zu
verzeichnen. Da der Angriff der SchleifkOrner eine TFragmenta-
tion der Carbidkdorner bewirkt und durch Bindererosion auch ein
Herausbrechen einzelner Korner erfolgt, ist die VerschleiBrate
feinkorniger Hartmetalle gering (Abb. 73).

Aus den VerschleiBergebnissen der Fe,Co,Ni-gebundenen Hartme-
talle geht die Bedeutung einer martensitischen Bindephasenum-
wandlung gegeniiber einer Dispersionsverfestigung klar hervor.
Durch die Umwandlung werden Druckeigehspannungen im WC-Korn
erzeugt, die einer RiBausbreitung entgegenwirken. Dagegen wer-
den die dispergierten Co bzw. Ni-Atome von den Versetzungen

leicht umgangen.

Die Zugabe groBerer Anteile Mischcarbid fiihrt zu einem niedri-
gen Abrasionswiderstand. Die Rif3zdhigkeitsuntersuchungen zei-
gen, dafBl die Spaltbruchfestigkeit der Mischcarbide vergleichs-
weise gering ist. Die schlechtere Benetzbarkeit der Misch-
kristallkorner fiuhrt zu einer runden Kornform, die ein minimale
Carbid-Bindergrenzflache zu Folge hat. Obwohl die (Ti,Mo)C1_x=
TiC-Ni,Mo- und (Ti,Mo)(C,N)-Hartmetalle eine z.T. hodhere Harte
und RiBz8higkeit als die WC-Basishartmetalle aufweisen, spielt
bei ihnen das Carbid-Binderbenetzungsverhdltnis die ausschlag-
gebende Rolle flir ihre hohe VerschleiBrate. Wie die Abb. 46a
zeigt, +tritt die RiBbildung bei abrasiver Belastung vorwiegend
an den MoC1_X=Ni und MoC1_X—MoC1_x—Grenzfléchen auf. Die Unter-
suchungen von Moskowitz et al. <248> an TiC-Ni,Mo- un TiC-TiN-
VC-Ni,Mo-Hartmetallen deutet darauf hin, daB zwischen den MoC1__x

v—MoC1_X—K6rnern keine Benetzung durch den Ni-Binder erfolgt.
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Abb. 73: Zusammenhang zwischen dem Verformungsverhalten und
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Dieser Befund unterstreicht einen wesentlichen Unterschied =zu
den WC-Co- und WC-Fe,Co,Ni-Hartmetallen, bei denen neben WC-
Korngrenzen auch Binderschichtdicken von nur wenigen 10 nm ge-
funden wurden <153%>.

Abb. 45 verdeutlicht, daB eine Steigeruhg des Gehalts der
Metallphase keineswegs 2zu einer Verschlechterung des Ver-
schleiBverhaltens fihrt. Die VerschleiBbeanspruchung fihrt zu
einer PFurchung der Werkstoffoberflédche, die von einer erheb-
lichen plastischen Verformung begleitet ist. Die VerschleiBrate
metallreicher Werkstoffe wird sowohl vom Volumengehalt der
Carbidphase als auch vom Benetzungsverhalten und dem plasti-
schen Verformungsverhalten der Matrix bestimmt. Bei den metall-
reichen, verschlei3festen Werkstoffen ist die Metallphase der
eigentliche Hiartetrdger. Zwischen seiner Harte und Zahigkeit
und dem VerschleiBwiderstand besteht ein enger Zusammenhang
<249>. Unter den untersuchten Werkstoffen ist der Schnellar-
beitsstahl in Bezug auf das Benetzungsverhaltten der Carbide
und der Zdhigkeit der Bindephase als optimal anzusehen. Mit
abnehmendem Kohlenstoffgehalt der Bindephase nimmt die Festig-
keit der martensitaushidrtenden Legierungen ab. Die Werkstoffe
T67FeCr, T50FeCr und T72FeCoNiMo besitzen deshalb einen niedri-
gen VerschleiBwiderstand. 1In der Legierung T72NiCr hat die y -
Phase nur geringen EinfluB auf die Aushirtung der Metallphase.
Der VerschleiBlwiderstand ist wegen des daraus resultierenden

Furchungsverschleisses gering.

Siliziumcarbid
Die Abb. 74 zeigt, daB die Unterschiede im VerschleiBergebnis

bei der Verwendung von 3iC-Schleifkornern erheblich geringer
werden. Die VerschleiBbeanspruchung ist in diesem tribologi-
schen BSystem fir Hartmetale hoher als bei der Verwendung von
Aluminiumoxid als Schleifkorn. Die VerschleifBwirkung von
Schleifmitteln ist von ihrer Harte, Zghigkeit <52> und chemi-
schen Affinitdat zum untersuchten Werksoff abhdngig. Nach Gil-
man<251> Dbesteht zwischen der Eindruck- und der Ritzhdrte ein
enger Zusammenhang. Die Harte des Schleifkorns ist folglich
mitentscheidend, welche Phasen der Probe angegriffen werden
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konnen.

Das SiC-Schleifkorn liegt in der Héarte zwischen dem WC und dem
TiC Der Angriff des Schleifmittels erfolgt bei Hartmetallen
vornehmlich in der Hartstoffphase. Bei den WC- und TiC-Basis-
hartmetallen wurde RiBbildung an den Carbid-Carbid- bzw.
Carbid-Bindergrenzfléchen festgestellt.

Die Zahigkeit des Schleifkorns ist von Bedeutung fir seine
Fragmentation wahrend des tribologischen Progzesses. Silizium-
carbid neigt wegen seiner im Vergleich zu A12O3 geringeren
Zahigkeit <252> zum Brechen und bleibt deshalb scharfkantig.
Die hohere Eindringfahigkeit der spitzen SiC-Korner suBert sich

in einer tieferen Schiddigung des Gefiliges unterhalb der ver-
schlissenen Probe (vgl.Abb. 46b).

Bei einer hohen chemischen Affinitdt zwischen Schleifkorn wund
Probe kann der abrasive VerschleiBmechanismus durch Adh&sion
und bei hoheren Temperaturen auch Diffusion Uberlagert werden.
Bei den wuntersuchten verschleif3ifesten Werkstoffen ist eine
Differenziernung nach VerschleiBhoch- bzw. Tieflage nicht
moglich. Trotzdem sind Unterschiede erkennbar, die auf den
Einfluf vergschiedener Verschleiflmechanismen zuriickzufihren
sind. Bei den Wolframbagishartmetallen fallt der Abrasionswi-
derstand mit steigendem RiBwiderstand schneller als mit ab-
nehmender Harte. Der Erhohung der Zahigkeit bei gleicher Harte
kommt deshalb bei der Gefligeoptimierung eine groBere Bedeutung
zu als der Steigerung der Hiarte. Obwohl wegen des geringen
Bindergehalts keine Rif3bildung in der Bindephase 2zu erkennen
war, deuten die Befunde doch auf die Bindephase als eine
Schwachstelle im Gefiige der WC-Basishartmetalle hin. Wie A¥ndt
<94> =zeigen konnte, wandelt sich der Co-Binder bei hoher Ver-
formung allotrop von der kubischen in die hexagonale Modifika-
tion um. Der Vorgang ist mit einer Verringerung der Duktilitat

des Binders verbunden.

Der hohe VerschleiB der TiC-Ni,Mo- und (Ti,Mo)(C,N)-Hartmetalle
188t sich auf die Erosion der Carbidkorner und ihre Zertrim-
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merung zuruckfithren. Auch hier stellen die MoC,_ _-MoC, _ und
MoC1_x—Ni—Phasengrenzen Schwachstellen im Gefiige dar. Der Ein-
fluB des plastischen Verformungsvermdgens und der RiBzdhigkeit
der Titanbasishartmetalle auf die VerschleiBfestigkeit 1ist
deutlich geringer als beli den Wolframbasishartmetallen. Die
abrasive Verschleif3festigkeit ist bei den untersuchten titan-
reichen Hartmetallen weder mit der RiBz&higkeit, noch mit der
Biegebruchfestigkeit hinreichend erklarbar. Damit wird die
grundsdtzliche Bedeutung des Gefliges fiir den Verschlei unter
abrasiver Beanspruchung hervorgehoben.

Wie aus Tab. 24 hervorgeht, ist der Abrasionswiderstand metall-
reicher Werkstoffe bei der Verwendung von SiC hoher als bei der
Abrasion mit Al203. Die untersuchten Legierungen sind den WC-
Basishartmetallen z.T. an Verschleiffesigkeit ebenblirtig. Der
Angriff des ©Schleifkorns bewirkt eine Furchung der Matrix,
wahrend die Carbidkorner herausgerissen werden. Der Verschleif3-
widerstand nimmt deshalb mit zunehmendem Cérbidgehalt ab. Auf-
grund ihrer hohen Harte bei ausreichender Duktilitat begitzen
martensitische Bindelegierungen eine hohere VerschleiBfestig-

keit als die austenitische Legierung T72NiCr.

Durch die Verschleiffuntersuchungen wurde die Bedeutung ver-
schiedener Gefiige und Hartungsmechanismen fir die VerschleiB3-
festigkeit aufgezeigt. Der Gefligeoptimierung kommt in diesen
Zusammenhang eine erhebliche Bedeutung zu. Die Ergebnisse un-
terstreichen, daB eine Maximierung der Hérte nicht grund-
gsatzlich zu einer Verbesserung des VerschleiBwiderstandes
fiithrt. Um einen hohen Abrasionswiderstand zu erreichen, ist
eine hohe Makrohdrte bei gleichzeitig groB8tmoglicher Einbindung

der harten Korner in den Verbund erforderlich.
4.3.2. Zusammenhang Zerspanung - Eigenschaften

Die durchgefiihrten Zerspanungsuntersuchungen sollen einen Ver-
gleich des VerschleiBverhaltens von Versuchslegierungen mit
marktiiblichen Schneidstoffen ermdglichen. Da die Temperatur der
wesentliche Parameter ist, der iliber den VerschleiBiprozeB Dbe-
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stimmt, wurde vorrangig die Schnittgeschwindigkelit variiert und
nur an ausgewdhlten Schneidstoffen der EinfluB des Vorschubs
aufgezeigt. Die Versuchslegierungen wurden im Hinblick auf die
Zielsetzung gewdhlt, Zusammenhinge zwischen den im LabormafBistab
ermittelten MaterialkenngrdoBen und dem Anwendungsverhalten
aufzuzeigen. Die durchgefilhrten Versuche haben somit Modell-

charakter.
4.5.2.1. Vergitungsstahle

Die Zerspanung von Stdhlen filhrt zu einer erheblichen ther-
mischen Belastung des Schneidstoffs. Die Schnittemperatur ist
sowohl von den Zerspanungsbedingungen, wie von den thermo-
physikalischen Eigenschaften des Schneidstoffs und des Werk-
stoffs abhingig.

Die veroffentlichten Temperaturwerte konnen wegen den ver-
fahrengspezifischen Problemen nur als Anhaltspunkte aufgefaBt
werden. Stellvertretend sei erwdhnt, daB eingesenkte Thermo-
elemente zu einer Anderung des Temperaturfeldes flihren.

Die Messung der Temperatur mit dem Schneidstoff-Werkstiick als
Thermoelement fihrt zu Durchschnittswerten, die zudem schnitt-

kraftabhdngig sind.

Die Abb. 75 zeigt die Spanflachentemperaturen fir verschiedene
Werkstiick-Schneidstoffkombinationen. Daraus sind Freiflachen-
temperaturen oberhalb 700°C (mit Ausnahme des Schnellar-
beitsstahls) fur die in dieser Arbeit untersuchten Schneidstof-

fe realistisch.

Die Temperatur an der Schneidkante und ihre raumliche Ver-
teilung &ndert sich im Lauf des Zerspanungsprozesses. Pir die
Erkldarung der Verschleiflvorgdnge sind deshalb sowohl Raumtem-
peratur, Anschnitt, wie Hochtemperaturkennwerte erforderlich.
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Abb. T75: Zusammenhang zwischen der Schnittgeschwindigkeit
und der Schnittemperatur von Schneidstoffen bei
der Zerspanung von Stdhlen dhnlich CK45, CKb53
<254,255,257,280>

Im Rahmen der Zerspanungsuntersuchungen an Verglitungsstédhlen
und GrauguB war der Verschleifl auf der Freiflache maBligeblich
fiir die Wahl des Standzeitkriteriums. Nur in Einzelfdllen wurde
bei dem (Ti,V,Nb)C-12Ni,Mo-Hartmetall ein Kolkverhsltnis von
0,3 erreicht, was eine erhohte Bruchgefahr fiir die Schneidkante
bedeutet. Fir die Diskusison soll deshalb vorrangig der Frei-
fldchenverschlei3 herangezogen werden, obgleich fir die Praxis
auch andere Parameter (Kolktiefe, plastische Verformung, Ober-
flachenglite der Drehteile o0.4.) zugrunde gelegt werden konnen.

Um Schneidstoffe hochst unterschiedlicher' Zusammensetzung mit-
einander vergleichen zu konnen, wurde als VergleichsgroBe die-
jenige Schnittgeschwindigkeit gewdhlt, die in 6(v6) bzw.1O(V1O)

min zu einer mittleren VerschleiBmarkenbreite von 0,2 mm fiihrt.
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Abb. T6a: Zusammenhang zwischen der Raumtemperatur-
festigkeit und der Leistungsverhalten beil
der Zerspanung von 42CrMo4

Die Raumtemperaturkennwerte sind fiir die Anschnittphase des
Zerspanungsvorgangs wichtig. Zu Beginn degs Schnittvorgangs
besteht Dbeispielsweise ein maximaler Unterschied in der Hirte
von Schneidstoff und Werkstoff (Ausnahme y aushdrtende Stahle).
Die Dbisherige Erfahrung, harte Werkstoffe auch fiir besonders
verschleififest zu halten, 1aB8t sich anhand des Vergleichpara-
meters Raumtemperaturhirte (Abb. 76a) nur tendenziell bestati-

gen.

Durch die Makrohdrte des Schneidstoffs wird die GroBe der
wahren Berihrungsflédche beeinfluBt, in der die Adh#dsions- oder
Diffussionsvorginge ablaufen kdnnen. Auch die Eindringtiefe
harter, abrasiv wirkender Korner, wie sie in Stahlen z.B. als
Reaktionsprodukte der Zuschlagstoffe vorhanden sind, ist von
der Festigkeit des Schneidstoffs abhingig.
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Da. Werkstoffe gleicher Festigkeit eine unterschiedliche che-
mische Zusammensetzung und/oder Gefiige aufweisen konnen, also
aus Phasen nunterschiedlicher VerschleiBfestigkeit Dbestehen,
kann die Makroh#irte bei Raumtemperatur nur einen ersten An-
haltspunkt fiir die Einschatzung der Verschleiffestigkeit eines
Werkzeugs liefern.

In der Abb. 7T76b ist der Zusammenhang zwischen der Schnittge-
schwindigkeit und der Warmh&rte aufgezeigt. Auch wenn die Pra-
misse einer Zerspantemperatur von 9OOOC nur eine grobe Naherung
darstellt, spiegelt sich doch ein deutlich erkennbarer Zusamen-
hang zwischen der Warmfestigkeit und dem Leistungsvermdgen der

Scneidstoffe wieder.

Die vorliegenden Hartmetalle mit hohem Gehalt an IVa-Carbiden
weisen eine mittlere Warmfestigkeit auf. Mit diesen ©Schneid-
stoffen sind vergleichsweise hohe Schnittgeschwindigkeiten
~erreichbar. Dagegen sind mit Hartmetallen, die einen hohen An-
teil an V und VIa-Carbiden enthalten, nur niedrige Schnittge-
schwindigkeiten moglich. Eine Ausnahme bildet der Schneidstoff
TVN12NiMo/H, der den TiC-Hartmetallen an Warmhirte deutlich
iberlegen ist, jedoch keine hohere Schnittgeschwindigkeit er-
laubt.

Die niedrigere Leistungsfahigkeit der WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co-Hartme-
talle ist auf den WC-Phasenbestandteil zuriuckzufiihren. Wegen
der zunehmenden Wdrmeleitfdhigkeit der Carbide vom TiC zum WC
hin, kann erwaetet werden, daB die Zerspantemperatur der WC-
und (Ti,V,Nb)C-Hartmetalle hoher ist, als die der Titanbasis-
hartmetalle. Dies hat eine niedere Warmhérte zur Folge.

Der VerschleiB3 beeinfluBt jedoch hdufig bestimmte Phasen hin-
gichtlich ihrer Zusammensetzung, Festigkeit oder Konzentration.
Mikrohéartemessungen wiaren deshalb sicherlich eine geeignetere
Moglichkeit der Charakterisierung. Dies stoBt aber bei metall-
armen Schneidstoffen auf Schwierigkeiten, da die mittleren

KorngroBen der Phasen im um-Bereich liegen.
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Abb. 76b: Zusammenhang zwischen der Warmhérte
(T = 900°C) und dem Leistungsver-
mogen bei der Zerspanung von 42CrMo4

Die Zerspantemperaturen werden auch durch die Gleiteigenschaf-
ten des Schneidstoffs beeinfluBt. Samsonov et al. <89> gstellte
fest, daB sich der Reibkoeffizient von Hartmetallen in der
Reihenfolge (TiC-TaC)-Ni,Mo, (TiC-NbC)-Ni,Mo, (TiC-Nb()-Ni,Mo
erhoht. Dies erkléart den im Vergleich zu Titanbasishartmetallen
hoherem VerschleiB des Schneidstoffs TVN12NiMo/H.

Wie die Abb. 67 zeigt, wird der Warmhdrteverlauf der beschich-
teten Hartmetalle Uberwiegend durch die Festigkeit des Subtrats
bestimmt. Wegen der abweichenden Beanspruchungsbedingungen
zwischen der Warmhdrtemessung und dem praktischen Einsatz ist
das Anwendungsverhalten beschichteter Werkstoffe nicht allein
mit der Warmhdrte erklérbar. BEs wlirde den Rahmen dieser Arbeit
sprengen, wollte man die genauen Zusammenhdnge zwischen dem
Aufbau beschichteter Hartmetalle und ihrem VerschleiBverhalten
darstellen. Zur Erkldrung der gewonnenen Ergebnisse seien des-
halb stichpunktartig wesentliche Zusammenhidnge andiskutiert.
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Die Diffraktometeraufnahmen (Abb. 19a,b) zeigen, daB die
Schichten orientiert auf dem Substrat aufwachsen. Uber #hnliche
Ergebnisse berichten auch <260,261>. Die Abscheidung in einer
kristallograhischen Vorzugsrichtung kann sich negativ auf die
Harte und die Biegebruchfestigkeit auswirken <262>.

Die mechanischen und tribologishen Eigenschaften von Uberziigen
werden aber auch durch das Beschichtungsverfahren und die -
bedingungen (Dichte, RiBbildung, Unterkohlung, u.a.) bestimmt.

Wie aus den Standzeitkurven hervorgeht (vgl. Abb.51) sind be-
schichtete Hartmetalle den Wolframbasishartmetallen erheblich
iberlegen. Ihr Leistungsverhalten entspricht jedoch z.T. dem
der Titanbasishartmetalle. Auch die Schnittkrafte (vgl. Abb.
64) sind teilweise hoher als bei TiC-Ni,Mo-Hartmetallen. Dies
ist einerseits durch Adh#sionsprozesse bei beschichteten Hart-
metallen, aber auch mit der guten Schmierwirkung der entstan-
denen Molybdanoxiden ©bei Titanbasiswerkstoffen 2zu erkléren
<89>. Aus den Ausfihrungen ergibt sich, daB im Rahmen dieser
Arbeit nicht von einer grundsdtzlichen Uberlegenheit der be-
gschichteten Hartmetalle gesprochen werden kann.

RiBzahigkeit
Bei der Stahlzerspanung wurden von Ehmer <263%> und Kalish <264>
vorwiegend Abrasionsmechanismen als Ursache dss Freiflédchenver-

schleiBes angegeben.

Bei Raumtemperatur haben ZumGahr <50> und Moore et al. <52> den
EinfluB der Oberfldchenzdhigkeit auf das Abrasionsverhalten in
Modellverschleif3gystemen nachgewiesen. Auch fiir den Frei-
flachenverschlei3 der Zerspanung von 42CrMo4 1ist ein ent-
sprechender Zusammenhang aus Abb. 77 ersichtlich. In Uberein-
stimmung mit den praktischen Erfahrungen steigt die VerschleiB3-
festigkeit mit zunehmender Sprodigkeit (inversem RiBSwiderstand)
des BSchneidstoffs. Innerhalb der Hartmetalle sind von der Zu-
sammensetzung und dem Leistungsvermdgen die Legierungsgruppen
WC-(Ti,Ta,Nb)C~Co, (Ti,Mo)C-Ni und TiC-Ni,Mo bzw. (Ti,Mo)(C,N)-
Ni unterscheidbar.
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Beim Vergleich von Hartmetallen mit 8hnlichem inversem RiBwi-
derstand (z B. WC12-7Co, T18CoNi-N) besteht ein Faktor 2 Unter-
gchied in der erreichbaren Schnittgeschwindigkeit. Dieses ist

mit der chemischen Zusammensetzung und dem Geflige erklérbar.

Die Adh&dsionsneigung der Carbide nimmt tendenziell von der 4.
zur 6. Hauptgruppe des Periodensystems zu. Die VerschweiB-
neigung nimmt in der Reihenfolge WC-Basishartmetalle,

(Ti,Mo)C x Zu den Ti tanbasishartmetallen ab.

1—
Der bei Raumtemperatur ermittelte inverse Rifwiderstand kann
nur ein erster Hinwels auf die Hochtemperaturzéhigkeit von
Werkstoffen sein. Wie von Dawihl <265> und in einer Veroffent-
lichung von Schemmel <266> angedeutet wurde, ist die Hochtem-
peraturzahigkeit, gemessen mit der Palmqgvigt-Methode, von der
chemischen Zusammensetzung der Werkstoffe, dem Skelettbil-
dungsgrad und der Temperatur abh&ngig. Der Zusammenhang
zwischen der RiBlangensumme und der Temperatur ist nicht 1li-

near.

Eine weitere Einschrédnkung ergibt sich aus der mdglchen Aus-
heilung der Risse bei hbheren Temperaturen und einer potentiel-
len RiBverldngerung wdhrend der Abkiithlphase infolge bestehender
Oberflachenspannungen um den Eindruck. Die Kurven geben deshalb
einen relativen Eindruck vom Verlauf der Zidhigkeit Uber der

Temperatur wieder.

Wie aus Abb. 78 hervorgeht, steigt die RiBlangensumme einer WC-
(Ti,Ta,Nb)C-Co-Legierung nur bis ca. 950°C an, um danach deut-
lich geringer zu werden. Die Zahigkeit der Titanbasishartme-
talle ist bei hoher Temperatur auch von der Carbidzusammen-
setzung abhingig. Wie zu erkennen ist, 148t sich das RiBverhal-
ten von TiC-Basishartmetallen durch Wolframzus&tze wund einer
geeigneten Binderzusammensetzung positiv beeinflussen. Fur die
untersuchten Titanbasishartmetalle kann daraus geschlossen
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werden, daB sich die Carbidzusidtze positiv auf die WarmrifBza-

higkeit auswirken.

Besonders aus dem Verlauf der RiBléngenkurve des TYN12Ni,Mo/H
geht hervor, daB die Schneide im Temperaturbereich zwischen 400
und  600°¢ sproder ist, als bei Einsatztemperaturen auBerhalb
dieses Intervalls. Dies ist besonders fiir das Werkzeugverhalten
in  An- und Ausschnittphasen  (Bruchgefahr, Schneidkanten-
brockelung, Rifbildung beinm Frasen) von Bedeutung.

Abrasion

Bei der Zerspanung von Stihlen spielt die Wirkung von Zuschlag-
stoffen eine groBe Rolle auf das Verschleifliverhalten der
Schneidstoffe. Obwohl nur wenige der gebildeten oxidischen und
silikatischen Verbindungen die Warmh#drte der carbidischen Hart-
stoffphasen des Schneidstoffs erreichen <267>, so kOnnen sie
doch eine Erosion des Binders bewirken. Bei einem ausreichenden
Abtrag der Bindephase nehmen auch die ausbrechenden Hartstoff-
korner am VerschleifprozeB teil. Am VerschleiBprozeB sind somit
abrasiv wirkende Korner unterschiedlicher Hérte, Z8higkeit und

Korngrof3e beteiligt.

Zwischen den Bedingungen des ModellversclleiBpriifsystems fiir die
Abrasion und den Vorgdngen auf der Freiflédche sind auch Dbezlig-
lich Temperatur, des Umgebungsmediums, der Gleitgeschwindigkeit
und der Flachenpressung Unterschiede zu verzeichnen. Die mitt-
lere (Normal-)Spannung auf der Preiflache kann nach

P, -« cos (90°-,) + Fp-cos (9OO~KN)sin K

m a_« VB
P m

berechnet werden. Unter den Versuchsbedingungen:

Werkstickstoff: 42CrMo4 Halter 71HCN
Schneidstoffe: 1T1M, T9CoNi « = T°, kg = 19°
Schnittgeschwindigkeit: 200 bzw. 300 m/min

2

Spanquerschnitt: ap-f = 1,0¢0,2 mm
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ergeben sich nach einer Drehdauer von 10 min (VBm = 0,2 mm) die
nachfolgenden Schnittkrédfte und Spannungen auf der Freifléche.

Probe F, (N) P (N) 0. (N/mm? )
171M 290 340 1840
T9CoNi 240 210 1400

Tab. 27: Mittlere Spannung auf der Frei-
fldache beim Zerspanen von 42CrMo4

Diese Freifldchenpressungen liegen um 3 Zehnerpotenzen {uber
denen der abrasiven VerschleiBpriifung.

Die Abb. 79 gibt die Ergebnisse der Zerspanungsversuche in
Abhangigkeit vom Abrasionswiderstand der Schneidstoffe gegen
ber Aluminiumoxid wund Siliziumcarbid bei Raumtemperatur

wieder.

Aluminiumoxid ermoglicht eine weitgehende Differenzierung des
VerschleiBwiderstandes der einzelnen Hartmetalle. Mit den WC-
Basishartmetalen sind, obwohl sie den hochsten abrasiven Ver-
gchleiBwiderstand aufweisen, die niedrigsten Schnittgeschwin-
digkeiten innerhalb der untersuchten Hartmetalle erreichbar.
Dagegen sind mit Titanbasishartmetallen, welche deutlich nie-
drigere abrasive VerschleiBwiderstdnde besitzen, erheblich
hohere Zerspanungsgeschwindigkeiten erzielbar.
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Abb. 79: Zusammenhang zwischen dem abragsiven Verschleif3-
verhalten und dem Einsatzverhalten bei der Zer-
spanung von 42CrMo4

Bei WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co-Hartmetallen nimmt die Raumtemperaturver-
gchleiBfestigkeit mit abnehmendem Cobaltgehalt und Mischcarbid-
zusatz zu. Dagegen verschlechtert sich in gleicher Richtung das
Leistungsvermdogen bei der Stahlzerspanung wegen des stark zu-
nehmenden Adh&isionsverschleisses.

Mit zunehmendem Titangehalt verschlechtert sich der Abra-
sionswiderstand. TiC-Basishartmetalle befinden sich bereits bei
der Verwendung der relativ weichen Aluminiumoxidschleifkorner
in der VerschleiBhochlage. Vor allem Mischcarbide werden durch
Erosion aus dem Kornverbund geldst. Die rasterelektronenmikros-
kopischen  Aufnahmen (Abb. 80) aus der FreiflichenverschleifB-
zone zeigen, daB auch bei der Zerspanung mit hochtitancarbid-
haltigen (Ti,MO)C1_x—Hartmetallen Carbidkbrner als ganzes aus
dem Geflige gelost werden. Das schlechtere Zerspanverhalten des
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Abb. 80a:
2T1M-Spanfléache
2000x gedtzt
v, = 200 m/min

a--f =1,00,2 mm2
p

Abb. 80b:
1T1M-Spanfliéche
2000 x, gedtzt
v, = 250 m/min

a+f =1,0°0,2 -

Abb. 80c:
1T1M-Freiflédche
5000 x, geatzt

agrf = 1,00,2 mm®

Abb. 80: VersgschleiBBverhalten von (Ti,Mo)C—Hartmetallen
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Werkstoffs 1T2M ist auf die mit dem Molybddngehalt zunehmende

Adhasionsneigung zuriickzufithren.

Bei der Benutzung von SiC-KOrnern im Schleifradtest unterliegen
alle Hartmetalle einem erheblichen Furchungsverschleif3. Der
Zusammenhang zwischen der RaumtemperaturverschleiBfestigkeit
und dem FreiflédchenverschleiBverhalten beim Drehen von 42CrMo4
ist sowohl bei der Verwendung von A1203—, als auch 8SiC-KOrnern
als abrasivem Medium &hnlich. Die Ergebnisse deuten darauf hin,
daB3 beim Abrasionsvorgang beim Drehen und im ModellverschleiBB3-
prufungssysten ein &dhnlicher Abtragsmechanismus vorliegen
konnte. Es ist aber auch evident, daB der Abrasionswidergtand
nicht allein zur Erklarung des Verschleiflverhaltens bei der
Stahlzerspanung ausreicht. Zur Klarung der Zusammenhdnge sind
weitere Untersuchungen notwendig, die die VerschleiBbedingungen
am Schneidkeil hinsichtlich Druck, Temperatur und Art der abra-

siven Korner realitédtsndher zu simulieren vermOgen.

Auch bei einem Vergleich der Zerspanungsergebnisse auf der
Basis des Widerstandes gegen Abrasion mit SiC-KOrnern ergibt
sich der bereits angedeutete Zusammenhang. Hochtitanhaltige
Hartmetalle mit hoher RaumtemperaturverschleiBfestigkeit zeigen

auch beim Zerspanen entsprechende Ergebnisse.

Die Darstellungen zeigen die Bedeutung der Abrasionsverschleif3-
festigkeit von Werkstoffen auf. Bei Schneidstoffen &hnlicher
chemischer Zusammensetzung, Gefligeparameter (KorngroBe, Binder-
weglidnge, Skelettbildungsgrad), bei denen ein Abtragsmechanis-
mus vorliegt, scheint der Abrasionswiderstand bei Raumtempera-
tur auch ein MaB fir die VerschleiBféstigkeit beim Zerspanen

unter den vorgenannten Bedingungen zu sein.
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4.%3.2.2. GrauguB

Bei der GrauguBbearbeitung werden vorwiegend Wolframcarbid-
hartmetalle eingesetzt. Sie zeichnen sich durch eine hohe Harte
und Biegebruchfestigkeit aus.Vor allem bei der Bearbeitung der
harten GieBhaut werden hohe Anforderungen an die Warmdruck-
festigkeit und Zahigkeit gestellt.

Die Warmh&rte als ein MaB fiir die Warmverschleiflfestigkeit
spiegelt diesen Sachverhalt wieder. WC-Basishartmetalle mit
feinem Korn zeigen die besten Ergebnisse. Die Warmhdrte fein-
korniger Hartmetalle fallt zwar in diesem Bereich der Warm-
hdrtekurve rasch, sie sind jedoch hdrter als Legierungen mit

grobem Korn.

Wie aus den  Taylorkurven (Abb. 55) hervorgeht, ist das
WC-12(Ti,Ta,Nb)C-T7Co-Hartmetall den Fe,Co,Ni-gebundenen Hartme-
tallen an Leistungsvermogen iiberlegen. Mischcarbidzusatze ver-
bessern die Gleiteigenschaften der Hartmetalle und tragen so zu
einer Senkung der Zerspantemperatur bei. Wegen der schlechteren
Einbettung des Mischcarbids in den Kornverbund ist allerdings
ein Ausbrockeln dieser Phase zu Dbeobachten. Hartmetalle der
Zerspanungsgruppe M sind deshalb WC-Basishartmetallen in der
Regel unterlegen (vgl. Abb. 81).

Die Binderschichtdicken der (Ti,Mo)C-Hartmetalle sind recht
breit wund deshalb einem Abtrag leicht zugdnglich. Man kann
erwarten, daB sich ihr Leistungspotential durch eine Gefligeop-

timierung erheblich verbessern 148%.

Die Bilder verschlissener Wendeschneidplatten (Abb.56 und 58)
zeigen Adhdsionsschichten, die aus hochverfestigtem Werk-
stlickstoff bestehen. Die periodischen Trennvorginge in diesen
Zonen fihren zu dynamischen Schnittkraften <91> und konnen eine
Abtrennung von Schneidstoffteilchen bewirken. Man kann deshalb
grunds&dtzlich eine Zunahme der VerschleiBfestigkeit mit zuneh-
mender RiBzahigkeit erwarten.




Schnittgeschwindigkeit v, (m/min)

Abb. 81:

(m/min}

Schnittgeschwindigkeit

Abb. 82:

Zusammenhang zwischen dem

210

| N
150 AT | Wcéto
A1 FIAT]
WUQ? Co = TVN12 NiMo /H
s WC12-7Co <
100 AT |
///
./Kﬂ/]/
WCBFeCoNi o] | | o WC8 FeCoNi d
(aust) {mart)
75‘ //
va 1M
%
Ve
o iv J}sz
T — T T T !
250 300 350 400 450 500

Warmharte (HV2) ——e

Zusammenhang zwischen der Warmh&rte (T=900°) und
der Schnittgeschwindigkeit beim Drehen von GG30

1507 WC 6 Co
WC1-9(o = + TVN12 NiMo /H
100__ WC12'7COI e !
WC 8 FeCoNilaust.
F.e ofilous )' WC 8 FeCoNilmart.)
75- |
L v ITIM
+V
10
1TIM/H I lvs
viT2
50" \
. | |

inverser Rifwiderstand (mm/NMOI‘———

und der Schnittgeschwindigkeit beim Drehen von GG 30

RiBausbreitungswiderstand



211

TVN 12 NiMo /H
100-

WC 8 FeCoNi

Schnittgeschwindigkeit v, (m/min)

WC 8 FeCoNij e (] laust)
75 {mart.)
/v/1T1M
/V 1T2M/H
o A AT2M
l | ] T I
20 30 40 1 50 60
S — —— . -3-——.
V10 & {mm)-10

Abb. 83: Zusammenhang zwischen dem Verformungs- und dem

Einsatzverhalten bei der Zerspanung von GG 30

150 - |||l| e WC 6 Co | e WC6 (o
1 ¢ TVN 12NiMo/ H| | N N\ . \
E 100 7
>\D
E’
o \ WC8FeCoNi
'S WC8FeCoNi ® | [e W 8FeCoNi WC8FeCoNj e L
-é 75 (aust)\\ | (mart) {aust.) ‘ ‘_
vy
E? v 1TM 1TIM 9]
c
§ v 1TIM/H
14
50 v 1T2M v 1T2M
L . A —
5 10 50 100 5 10 20

Abrasionswiderstand (km/cm?)

Abb. 84: Zusammenhang zwischen dem abrasiven VerschleiBver-

halten (Schleifmittel A1203 bzw. 8iC 120) und dem

Einsatzverhalten bei der Zerspanung von 42CrMo4




212

Die Abn, 82,85 zeigen diesen Zusammenhang auf. Wegen den Gefligeun-
terschieden zwischen den einzelnen Hartmetallen sind erhebliche
Unterschiede im Leistungsverhalten festzustellen, selbst wenn
die RiBzdhigkeit der verglichenen Schneidstoffe ahnlich 1ist.
Das VerschleiBverhalten kann deshalb nicht nur mit dem RiBaus-
breitungswiderstand bei Raumtemperatur erklért werden.

Die Ergebnisse zeigen, daB der Freiflédchenverschleifl beim Zer-
spanen von GG 30 weder durch RiBausbreitungsmechanismen noch
durch den Abrasionswiderstand gegeniiber kornigen, mineralischen
Stoffen vollstdndig erklért werden kann. Pir das Verstidndnis
der Zusammenhidnge zwischen den Materialkenngroflen und dem Ver-
schleifBlverhalten gind weitere Versuche notwendig, die die Ad-
hdsions— und Diffussionsvorgidnge von Schneildstoffen, sowie ihre
HochtempraturverschleiBfestigkeit n&her beleuchten.

4.%3.2.3. Unterbrochene Schnitte

Die Beanspruchung der Schneidkante bei unterbrochenen Schnitten
weicht grundsatzlich von der bei glatten Drehprozessen ab. Der
kontinuierlichen mechanischen und thermischen Belastung sind
vor allem pldtzliche Spannungs- und Temperaturwechsel {iberla-
gert. Storf <106> Dberichtet von Aufheizraten bis 2zu einer
Million Grad Celsius pro Sekunde. Die thermische und mecha-
nische Wechselbeanspruchung fiihrt neben den bereits bekannten

VerschleiBformen zu Quer- und KammrifBbildung.

Pir die KammriBbildung werden allein die Abkiihlphasen als ent-
scheidend angesehen <176,268,269>. Die Querrisse werden auf die
Druck-/Schwellbelastung der Schneidkante zuriickgefihrt.

Wie die Untersuchungen von Miiller <269> zeigen, ist die I#nge
der sich bildenden Kammrisse von der maximalen Temperaturdif-
ferenz, der RiBzdhigkeit der Hartmetalle und den Oberfléchen-
defekten (Schleiftiefen) abhéngig. Die Temperaturdifferenz wird
von den thermischen Eigenschaften, die RiBzshigkeit durch die

Gefligeparameter bestimmt.
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Grobkdrnige WC-(T7i,Ta Nb)C-Co-Legierungen neigen zu wenigen,
aber langen Kammrissen <271>. Die Ergebnisse von Uehara <110>
mit TiC-Ni,Mo und (Ti,Mo)(C,N)-Hartmetallen legen dar, daB die
RiBausbreitung beim Prasen und Drehen im unterbrochenen Schnitt
bei der Bearbeitung von GrauguB entlang der Carbid-Bindergrenz-
fldchen erfolgt. Nur groBe CarbidkOrner werden gespalten. Die
Abbn. 85, 86 weisen auf die Zusammenhinge bei den eigenen

Zerspanversuchen hin.

Die eigenen Friasversuche an 42CrMo4 mit WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co- und
(Ti,Mo)C-Ni-Hartmetallen bestdtigen diese Befunde. Abb. 63
zeigt, daB entlang des Kammrisses transkristalline MikroriBbil-
dung in unmittelbarer Nahe der Schneidkante vorliegt. Die Aus-
briche der groBien Kornfragmente erkléren den raschen VerschleiB
dieser Hartmetallegierungen. (Ti,Mo)C-Hartmetalle zeigen Deim
Prdasen bei niedrigem Vorschub eine dem Hartmetall WC12-7Co
vergleichbare Anzahl Kammrisse. Die Vorschuberhdhung 148t die
Anzahl der Risse in (Ti,Mo)C-Hartmetallen deutlich ansteigen.
Nach Almond <150> ist die Wahrscheinlichkeit fir das Vorhanden-
sein von Fehlstellen in belagteten Werkstoffen von den Abmes-
sungen des Prifkorpers abhéngig. Diese Vorstellung ist analog
auch auf die CarbidkOrner ibertragbar und wird durch Beobach-
tungen der RiBausbreitung an Palmqvist-Rissen <187,272,27%>
unterstitzt.

Wie aus der Abb. 88 hervorgeht, sind Schneidstoffe mit hohem
RiBausbreitungswiderstand Dbesser fiir Bearbeitungsoperationen
mit Schnittkraftunterbrechungen geeignet als sprode. 2Zu &hn-
lichen Ergebnissen kommt auch Isibashi <275> (Abb. 87). Wegen
der von Drehversuchen stark abweichenden Beanspruchungbedingun-
gen liefern die RiBz#dhigkeit und die Biegebruchfestigkeit nur
grobe Anhaltspunkte flir das VerschleiBverhalten der Werkzeuge.
Wie Dbereits von Muller <269> und Langhammer <91> angedeutet,
miussen die VerschleiBprozesse bei Dreh- und Frésoperationen alsg
dynamische Vorgadnge aufgefaBt werden, bei denen die unterkri

tische RiBausbreitung bei zyklischer Belastung Dberilicksichtigt
werden miiBte <60,276>.




Abb. 85:

Abb. 8

[e))

214

10 1TMN\ 1.0
v 1T2M
0,5 05
0,6 Eé 04
T18CoNi~N & -
037 4 T9CoN N wei-9tor 103
T 1CoNi-N & o WC20-10Co
02 WC12-7Co®  WCBFeCoNie |
' e THINi-Na WCBFeCoNI(.mcxrt), g
o =/L0
THINi-N s —\ 879 CoNi WC6Co
01 T CoNi-Na @ W 20-10C0 & T16Ni-N 01
%«mi—m Na T18CoNi-N
] 1 T T T
1000 1500 2000 1000 1500 2000
Biegebruchfestigkeit (N/mm?2)
Zusammenhang zwischen der Biegebruchfestigkeit
und dem VerschleiBverhalten beim Drehen im
unterbrochenen Schnitt, Drehzeit 3 min
10— 10
' 1TIM v :
oM T 1T2M
'y i
05 \T18C0Nl N 05
04 2TIM/H 04
\ ; WC1-9Co
03— TTMHT YNNI oy 0 ® 03
T9CoNi ™~ WC12-7Co & T11CoNi=N
02 WCBf(:eCo{‘J)i o~ ¥ 02
, 2 aust. WCBFeCoNi . I
WC12-TCoa WCo Loy TN
7 3 TTINi-N 8 190N
01 “Wca-0C T16Ni-N 8 —0,1
THCoNi-N  \a T16Ni-N T18CoNi-Na
TiC-Basis TiC-Basis
8 10 15 20 8 10 15 20
inverser RifBwiderstand (mm/N)-104
Zusammenhang zwischen dem inversen RiBwiderstand
und den VerschleiBergebnissen beim Drehen im

unterbrochenen Schnitt , Drehzeit 3 min




215

y
=&
(pm/daN)

—
W

inverse
Rifzdhigkeit

/
\,
|

W

S

(]
—_
puy

N
(=3
(]

\
/
/

[ =1
>
0;

=4

N
(=2

N

>

=3
—
v

kritischer Austrittswinkel {°)

0,10

Kerbschiagzihigkeit (Ns%cnd)

8 1 1% 17 20
NbC-Gehalt (%) ———=

Abb. 87: Zusammenhang zwischen der Zusammensetzung,den Zdhig-
keitskenngroRen und dem Anwenungsverhalten beim

Fridsen <275>

.,
4000 T18CoNi-N
T1Ni-Na & T16Ni-N
3200 ~,
E
E
& 2400
x
g =a T g2 TMIH
1600
f; (mm} VB (mm} v 1TIM/H TVYN12NiMo/H +\
aov
|V
+ A
j T 1
10 15 20

inverser RiBwiderstand (10°mm/N )——

Abb. 88: Zusammenhang zwischen der RiBz&8higkeit und dem Ver-

schleiflverhalten beim Frdsen von 42CrMo4




216

Zusammenfassung und SchluBfolgerungen

In der vorliegenden Arbeit wurden verschleiBfeste Hartmetalle,
bei denen die teuren Rohstoffe Wolframcarbid und Cobalt durch
die billigeren Komponenten Titancarbid, Molybddncarbid, Nickel
und Eisenbagislegierungen ersetzt wurden, hinsichtlich der filr
das VerschleiBverhalten relevanten Werkstoffkenngroflen charak-
terisiert. Die Werkstoffe wurden bezliglich ihres VerschleiBver-
haltens gegeniiber abrasiver Beanspruchung und beim Zerspanen
von Vergiitungsstdhlen und GrauguB mit marktiiblichen Schneid-

stoffen verglichen.
- Die Ergebnisse konnen folgendermaBen zusammengefaBt werden:

(1) Die Raumtemperaturfestigkeit (Harte, Biegebruchfestigkeit,
RiBz&ahigkeit der WC-Fe,Co,Ni-Hartmetalle ist mit der wvon
WC-Co-Legierungen vergleichbar. Die Festigkeit ist von der
Phasenzusammensetzung der Bindephase abhdngig. Die
(Ti,Mo)C-Hartmetalle weisen eine den WC-(Ti,Ta,Nb)C-Co-
Legierungen vergleichbare Harte auf. Die Festigkeit metall-
reicher Werkstoffe wird von der Matrix bestimmt. Martensit-

aushiartende Legierungen weisen die hOchste Festigkeit auf.

(2) Der Warmhirteverlauf der untersuchten Legierungen ist mit"
den von WC-Co-Legierungen vergleichbar. Die Festigkeits-
prinzipien von WC-Co-Legierungen sind deshalb auch auf

diese Hartmetalle iibertragbar.

(3) Das Palmqvist-Verfahren ist geeignet, die RiBentstehung und
-ausbreitung bei hartsprdden Werkstoffen quantitativ zu
beschreiben. Die entstehenden RiBfléchen sind von der Zu-
sammensetzung und dem Verformungsverhalten abhingig.

Ti tanbasishartmetalle bilden laterale Risse unterhalb des
Vickerseindrucks aus. Die RiBmorphologie bei Hartmetallen
und Schneidkeramik weicht voneinander ab. Die Umrechnung
der RiBlangensumme in eine KenngroBe, die dem kritischen
Spannungsintensitatsfaktor entspricht, muB der Zusammenset-

zung und den Gefligeparametern Rechnung tragen.




(4)

(5)

(6)
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Das RiBausbreitungsverhalten bei Vickerseindriicken und
konventionellen Bruchversuchen ist vergleichbar.

Bine Martensitumwandlung im Binder erhdht den Abrasionswi-
derstand von Wolframbasishartmetallen. Dagegen weisen die
(Ti,Mo)C~ und die marktiiblichen Titanbasishartmetalle wegen
ihrer niedrigen Phasengrenzflachenfestigkeit nur geringe
VerschleiBwiderstande auf. Bei harten Schleifmitteln (SiC)
gind die martensitaushédrtenden metallreichen Werkstoffe
selbst den hochverschleiBfesten WC-Co-Legierungen ebenbiirtig.

Die (Ti,Mo)C- und (Ti,V,Nb)C-Hartmetalle sind iiblichen WC-
Basishartmetallen bei der Zerspanung von Vergitungsstdhlen
iiberlegen. Weitere Leistungssteigerungen sind durch eine

Optimierung der Zusammensetzung und des Gefliges moglich.

Der PreiflsichenverschleiB von Hartmetallen beim Drehen von
Stdhlen ist mit den SchneidstoffkenngroBen Raum- und Warm-
hdrte, PalmgvistriBlénge und dem Spannungsintensitatsfaktor
korrelierbar. Pir die Stahlzerspanung sind Werkstoffe mit
hohem Skelettbildungsgrad vorteilhaft.

Bei der Zerspanung von GrauguBl ist die Abrasion die wesent-
liche VerschleiBursache. Schneidstoffe mit hoher Ober-
flachenzdhigkeit zeigen deshalb das beste Einsatzverhalten.
Bei Werkstoffen mit vergleichbarer Zahigkeit miissen auch
die Zusammensetzung und das Geflige Dberilickschtigt werden.
Zwischen der Warmh&rte und dem Leistungsvermdogen Dbesteht

ein enger Zusammenhang.

Die Anwendungseigenschaften von Hartmetallen lassen sich
durch verschleiBfeste Oberfldchenschichten erheblich verén-
dern. Mehrlagenbeschichtungen und mit Titanoxicarbid be-
schichtete Hartmetalle eignen sich Dbesonders fir hohe
Schnittgeschwindigkeiten. Die VerschleiBfestigkeit ergibt
sich aus den Eigenschaften der Hartstoffschicht (Dicke,
Dichte, Beschichtungsreihenfolge u.a.) und des Substrats,
sowie ihrer thermisch-mechanischen Wechselwirkung.
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Die Ergebnisse zeigen, daB ein Zusammenhang zwischen bestimmten
MaterialkenngrofSien und dem Anwendungsverhalten verschleiBfester
Werkstoffe Dbesteht. Um jedoch eine genauere Voraussage der
Leistungsfahigkeit zu ermidglichen, sind noch weitere Versuche
notwendig, die die realen Beanspruchungsbedingungen der Werk-
gstoffe besser beriicksichtigen. Durch die Kenntnis der Zusammen-
hénge zwischen den VerschleiBmechanismen und den Werkstoffkenn-
groBen besteht die Moglichkeit, Materialien gezielt auf einen

Anwendungsfall hin zu entwickeln und einzusetzen.
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