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Vorwort

»Macht Dir das Nachforschen der Wahrheit

noch eben so viel Freude wie sonst?

Wabhrlich es ist nicht das Wissen, sondern das Lernen,
nicht das Besitzen, sondern das Erwerben,

nicht das Da-Seyn, sondern das Hinkommen,

was den grofSten Genuss gewdhrt.“

Briefwechsel zwischen Carl Friedrich Gauf$ und Wolfgang Bolyai [1]

Die vorliegende Dissertation entstand wahrend meiner Tatigkeit als wis-
senschaftlicher Mitarbeiter am Lehrstuhl fiir Fertigungstechnologie der
Friedrich-Alexander-Universitat Erlangen-Niirnberg. Die Arbeit wurden
im Rahmen des wtt-Projektes ,Erarbeitung einer Methodik zur simula-
tionsgestiitzten Aufnahme von Werkstoffkennwerten fiir die Umform-
und Warmebehandlungssimulation von Stahlwerkstoffen® in enger
Zusammenarbeit mit der Schaeffler Technologies AG & Co. KG erarbeitet,
der ich an dieser Stelle ganz besonders fiir die Finanzierung des Projektes
danken mochte.

Mein besonderer Dank gilt Frau Prof. Dr.-Ing. habil. Marion Merklein,
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liche Betreuung der Arbeit, sowie fiir das in mich gesetzte Vertrauen. Die
grofen Freiheiten, die mir bei der Bearbeitung des Projektes gewdhrt
wurden, sowie die umfangreiche Unterstiitzung durch die Beschaffung
neuer Werkstoffpriifeinrichtungen haben entscheidend zum Gelingen
der Arbeit beigetragen. Ebenfalls herzlich bedanken mochte ich mich
bei Herrn Prof. Dr.-Ing. habil. Markus Bambach fiir die Ubernahme des
Koreferats und das Interesse an meiner Arbeit.

Stellvertretend fiir die gesamte Abteilung Prozesssimulation der Schaeff-
ler Technologies AG & Co. KG gilt mein Dank Herrn Johannes Weninger,
Herrn Dr.-Ing. Bastian Helldorfer und Herrn Norbert Nickl. Thre fach-
lichen Expertisen und ihre umfangreiche Unterstiitzung des Projektes
haben entscheidend dazu beigetragen, dass die Arbeit stets einen direkten
Bezug zur industriellen Praxis behalten hat.
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1 Einleitung

Reibung spielt bei der Effizienz einer Vielzahl von Maschinen mit beweg-
lichen Bauteilen eine entscheidende Rolle. So gehen pro Jahr schatzungs-
weise 20 % des weltweiten Primarenergieverbrauchs, umgerechnet
ca. 27.800 TWh, durch Reibungsverluste verloren [2]. Nach einer Studie
des Bundesministeriums fiir Forschung und Technologie entstehen in
den Industrielindern durch Reibung und dem hiermit einhergehendem
Verschleifs und erhohten Energieeinsatz jahrlich volkswirtschaftliche Ein-
bulen in Hoéhe von ca. 4,5 % des Bruttosozialproduktes [3]. Bezogen
auf Deutschland bedeutet dies fiir das Jahr 2016 einen Verlust von
141 Milliarden € [4]. Reibungsarme und verschleifibestindige Lagerungen
der beweglichen Bauteile stehen deshalb seit Jahrtausenden im Fokus
steter Entwicklung.

Belege fiir die Verwendung erster Walzlager, bei denen zylinderformige,
holzerne Walzkorper zwischen bronzenen Lagerringen gefithrt wurden,
konnten bereits an einem keltischen Prunkwagen aus dem ersten Jahr-
hundert v.Chr. nachgewiesen werden [5]. Ein Jahrhundert spater waren
im romischen Reich schon Walzlager mit kugel-, zylinder- und kegelfor-
migen Walzkorpern bekannt [6]. Eine grofiere Verbreitung fanden Walz-
lager jedoch erst mit der industriellen Revolution, als Fortschritte in
der Eisenverarbeitung eine Massenproduktion von gusseisernen Lagern
ermoglichten. Gleichzeitig stieg auch der Bedarf an zuverldssigen und
reibungsarmen Walzlagern, z.B. bei Dampfmaschinen, Krdnen und Miih-
len. Die Einfilhrung des Bessemer-Verfahrens zur Stahlerzeugung um
1856 [7] ermoglichte es, das relativ sprode Gusseisen durch duktileren und
verschleif3bestindigeren hartbaren Stahl zu ersetzen. Durch die 1883-86
von Friedrich Fischer und Friedrich Wilhelm Hd6pfinger in Schweinfurt
entwickelten Frasapparate und Kugelschleifmaschinen mit Schleifrillen
konnten gehartete Stahlkugeln prazise und wirtschaftlich gefertigt wer-
den, wodurch der Grundstein fiir die sich schnell entwickelnde deutsche
Walzlagerindustrie gelegt war [8].

Heute gehort Deutschland mit der Schaeffler-Gruppe mit ca. 86.650
Beschaftigten [9] und der Deutschlandsparte der SKF GmbH mit ca. 5.950
Beschaftigten [10] zu den bedeutendsten Standorten der Walzlager-
industrie. Trotz einer wachsenden Nachfrage an Walzlagern mit einer
Umsatzsteigerung von weltweit ca. 27 Milliarden $ im Jahr 2002 [u]
auf ca.74 Milliarden $ im Jahr 2014 [12] und prognostizierten
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104,5 Milliarden $ bis 2020 [12] wachsen die Herausforderungen fiir die
deutsche Walzlagerindustrie durch zunehmenden Konkurrenzdruck aus
Asien [13]. Gleichzeitig verschiebt sich die Wertschopfung zu qualitativ
hoherwertigen und komplexeren Walzlagern [14]. Um weiterhin am
Weltmarkt bestehen zu konnen, sind deshalb neben Verbesserungen der
Lagereigenschaften und Effizienzsteigerungen in der Fertigung vor allem
die schnelle Entwicklung von kundenspezifisch angepassten Hoch-
leistungslagern sowie Funktionserweiterungen und Funktionsintegratio-
nen von Bedeutung. Der konsequente Einsatz von Berechnungs- und
Simulationsmethoden in der Produktentwicklung spielt hierbei eine
entscheidende Rolle, da die Eigenschaften unterschiedlicher Lagervarian-
ten bereits in der Konstruktionsphase abgeschitzt und so aufwéndige
konstruktive Iterationen und Versuchsldufe auf ein Minimum reduziert
werden koénnen [i15]. Durch die skalen- und prozessiibergreifende
Berechnung mehrerer Fertigungsschritte entlang der Prozesskette, dem
,Integrated Computational Materials Engineering” (ICME; engl.: Compu-
tergestiitzte Verkniipfung von Materialentwicklung und Fertigungs-
prozessen), wird die Optimierung der eingesetzten Werkstoffe, des
Fertigungsablaufes und der resultierenden Bauteileigenschaften ermog-
licht [16].

Neben den bereits etablierten Methoden der Finiten Elemente (FEM) fir
die Simulation der Blech- und Kaltmassivumformung riickt die thermo-
metallurgisch-thermomechanisch gekoppelte FE-Simulation der Warm-
umformung und der Warmebehandlung zunehmend in den Fokus der
Entwicklung. Die Warmebehandlung hat einen entscheidenden Einfluss
auf die spateren Bauteileigenschaften, lasst sich aufgrund der Komplexitat
der hierbei ablaufenden Umwandlungsvorgidnge sowie der Vielzahl der
benoétigten thermophysikalischen, thermomechanischen und thermome-
tallurgischen Werkstoftkennwerte jedoch nur schwer simulativ abbilden.
Des Weiteren bedarf es eines erheblichen Versuchsaufwandes, die beno-
tigten Kennwerte und Randbedingungen durch geeignete Versuchsreihen
zu ermitteln. Da die erreichbare Genauigkeit dieser Simulationen jedoch
entscheidend von der Giite der verwendeten Werkstoffkennwerte ab-
hangt, entsteht zwischen einer moglichst effizienten und genauen Simula-
tion der Warmebehandlung ein Interessenkonflikt.

Dieser Interessenskonflikt soll durch die vorliegende Arbeit iiberwunden
werden, indem die Ermittlung und mathematische Abbildung der fiir
eine Warmebehandlungssimulation von durchhartenden Walzlagerrin-
gen benotigten Umwandlungskennwerte untersucht werden. Dabei liegt
der Fokus neben der experimentellen Ermittlung und semiempirischen

2
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Berechnung der Kennwerte vor allem auf der Reduzierung des Versuchs-
aufwandes fiir eine hinreichend genaue Abbildung des Einflusses von
Prozessrandbedingungen wie Chargenschwankungen und den Austeniti-
sierungsbedingungen auf das Umwandlungsverhalten der untersuchten
Walzlagerstahle. Abschliefend wird die erarbeitete Methode zur Ermitt-
lung und Abbildung des Umwandlungsverhaltens an einem exempla-
rischen Walzlagerring tiberpriift und validiert.






2  Stand der Technik und Forschung

In diesem Kapitel wird der Stand der Technik und Forschung zur Warme-
behandlung (WBH) von Stahlen dargelegt. Zunachst wird auf die metall-
kundlichen Grundlagen der Legierungsbildung und Phasenumwand-
lungen in Stdhlen, die fiir das Verstandnis der Arbeit unerlasslich sind,
eingegangen. Anschlieflend werden Verfahren zur experimentellen Er-
mittlung und Methoden zur mathematischen Abbildung dieser Umwand-
lungsvorgdnge fiir die numerische Simulation behandelt. Aus der Litera-
tur bekannte Methoden und Ansdtze zur Abschitzung und Berechnung
der Umwandlungsvorgange aus der chemischen Zusammensetzung wer-
den vorgestellt und erldutert. Aufbauend auf den Grundlagen wird auf
einige Besonderheiten der Warmebehandlung von iibereutektoiden Walz-
lagerstahlen eingegangen. Anschlief3end wird die numerische Simulation
von Warmebehandlungsprozessen erldutert. Das Kapitel endet mit einer
zusammenfassenden Bewertung zur Messdatenerfassung und Simulation
von Warmebehandlungsvorgangen.

2.1 Grundlagen der Legierungsbildung und
Warmebehandlung von Stihlen

Technisch reines Eisen besitzt aufgrund seiner geringen Festigkeit keine
Bedeutung als Konstruktions- und Werkzeugwerkstoff und findet meist
nur als Funktionswerkstoff im Bereich der Elektrotechnik Anwen-
dung [17]. Erst durch geeignete Legierungselemente lassen sich Eisenle-
gierungen in Form von Stahl und Gusseisen technisch als Konstruktions-
und Werkzeugwerkstoff nutzen. Neben der Erhohung der Korrosions-
und Verschleifdbestandigkeit lassen sich insbesondere die mechanischen
Eigenschaften von legiertem Stahl gezielt beeinflussen und erméglichen
ein breites Einsatzspektrum. Je nach Anforderung koénnen durch eine
angepasste Legierungszusammensetzung und Warmebehandlung sowohl
sehr duktile Stahle mit Bruchdehnungen bis zu 95 % [18] als auch hoch-
feste verschleifSbestandige Stahle mit einer Harte bis zu 71 HRC [19] her-
gestellt werden. Im Folgenden wird auf die metallurgischen Grundlagen
dieser Eigenschaftsinderungen eingegangen.
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2.1.1 Die Legierungsbildung des Stahles

Die Anderung der mechanischen Werkstoffeigenschaften durch Legie-
rungselemente und Warmebehandlungen beruht auf der gezielten Beein-
flussung von Versetzungsbewegungen im Werkstoff. Je nach Konzentra-
tion und Position der Legierungsatome im Gefiige wird das Kristallgitter
lokal verzerrt bzw. durch Ausscheidungen und Korngrenzen unter-
brochen. Die notige Schubspannung fiir eine plastische Deformation
des Stahls durch das schrittweise Abgleiten benachbarter Gitterebenen
an den Versetzungen wird hierdurch erh6ht und die Festigkeit des Werk-
stoffes steigt an.

Die Legierungsatome konnen durch Substitution einzelner Eisenatome
bzw. durch die Einlagerung auf Zwischengitterpldtzen einen Mischkristall
bilden oder als intermetallische Phasen ausgeschieden werden. Gemaf3
der HUME-ROTHERY-Regeln hangt die Loslichkeit der Legierungselemente
neben dem Unterschied der Atomradien auch von der Gitterstruktur ab,
in der die Legierungselemente kristallisieren [20]. Je grofier die Abwei-
chung des Atomdurchmessers der Legierungselemente vom Grundwerk-
stoff ist, desto grofler ist die resultierende Gitterverzerrung und desto
starker sinkt die Loslichkeit der Substitutionsatome (vgl. Tabelle 1).

Tabelle 1: Legierungselemente und ihre Eigenschaften (nach [21])

Bezeich- Atomdurch- Gitteraufbau Loslichkeit in Léslichkeit in Mi_sch-
nung messer [nm] a-Eisen (krz) | y -Eisen (kfz) kristall
Stickstoff 0,148 - 0,1 % 2,8 % Interstition
SKt‘;?f'e”‘ 0,154 Graphitgitter 0,03 % 2.1 % Interstition
Silizium 0,234 Diamantgitter 11,0 % 1,7 % Substitution

Eisen 0,248 krz; kfz - - -

Chrom 0,258 krz 100 % 12,5 % Substitution
Mangan 0,274 kfz 3,5% 100 % Substitution
Molybdan 0,280 krz 31,0 % 1,7 % Substitution

Besitzen die Legierungsatome im Vergleich zu den Gitteratomen einen
bedeutend geringeren Durchmesser, so konnen sie auch in den freien
Bereichen zwischen den Gitteratomen interstitiell in Tetraeder- und
Oktaederliicken eingelagert werden (vgl. Tabelle 1). Die Loslichkeit hangt
hierbei von der Grofde dieser Zwischengitterplitze bzw. Gitterliicken in
Relation zum Atomradius der interstitiellen Atome ab.
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Grofdere Zwischengitterplatze konnen grofdere Legierungsatome aufneh-
men, fithren zu einer geringeren Gitterverzerrung und hoheren Loslich-
keit der Legierungsatome. Bei einem Atomdurchmesser d. des Eisens von
0,2482 nm bei 20 °C ergeben sich folgende Gitterliicken [22]:

e Oktaederliicke krz-Gitter: 0,155 d. = 0,038 nm
e Tetraederliicke krz-Gitter: 0,291 d. = 0,072 nm
e Oktaederliicke kfz-Gitter: 0,414 di = 0,103 nm
e Tetraederliicke kfz-Gitter: 0,230 d. = 0,057 nm

Da das kubisch-flichenzentrierte Gitter (kfz-Gitter) grof3ere Gitterliicken
als das kubisch-raumzentrierte Gitter (krz-Gitter) aufweist, kann es
interstitielle Fremdatome wie Kohlenstoff mit einem Atomdurchmesser
von 0,1545 nm ohne starke Gitterverzerrungen in seiner Oktaederliicke
aufnehmen. Die grofite Gitterliicke des krz-Gitters, die Tetraederliicke, ist
hingegen deutlich kleiner und kann nur bei erheblicher Gitterverzerrung
Kohlenstoff aufnehmen. Dies fiihrt dazu, dass die Kohlenstoffloslichkeit
des krz-Gitters mit 0,03 Gew.% bei 723 °C geringer ist als die des
kfz-Gitters von 0,8 Gew.% bei 723 °C.

krz-Kristallgiter kfz-Kristallgitter

Tetraederliicke Oktaederllicke Tetraederliicke Oktaederliicke

Bild 1: Tetraeder- und Oktaederliicken in den polymorphen Modifikationen des Eisens

Die Loslichkeit der Legierungselemente hdngt folglich von der Gitter-
struktur des Eisens ab, das in Abhangigkeit der Temperatur in einem
unterschiedlichen Gitteraufbau kristallisiert. Dieses Verhalten wird als
Polymorphie und die unterschiedlichen Gitterstrukturen als polymorphe
Modifikationen bezeichnet. Die Umwandlungstemperaturen zwischen
den Gitterstrukturen werden bei der Erwdarmung Acy (fiir arrét chauffage
frz.: Haltepunkt der Erwarmung) bzw. bei der Abkiihlung Ar, (fir arrét
refroidissement frz.: Haltepunkt der Abkiihlung) genannt, wobei das x
fir eine laufende Nummer der aufeinanderfolgenden Temperaturen
ausgehend von der Raumtemperatur steht. Reines Eisen ist bis zur
Curietemperatur von 769 °C (Ac,) ferromagnetisch und besitzt ein
krz-Gitter. Bei weiterer Erwdrmung verhdlt es sich paramagnetisch. Von
on °C (Ac;) bis 1392 °C (Ac,) besitzt es kfz-Gitter und tiber 1392 °C bis zum
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Schmelzpunkt bei 1536 °C wiederum ein krz-Gitter. Da sich durch die
Anderungen der Temperatur und Kristallstruktur auch die Fihigkeit des
Gitters, Fremdatome in Zwischengitterplitzen aufzunehmen, andert,
kann die Aufnahme und Ausscheidung von Legierungselementen und
Karbiden durch eine geeignete Temperaturfithrung gesteuert werden. Der
Phasenumwandlung des Eisens von einem kfz-Gitter in ein krz-Gitter bei
Unterschreiten der Acs-Linie muss z.B. eine Ausscheidung von Kohlen-
stoffatomen vorausgehen. Diese konnen zusammen mit Atomen des
Eisengitters metastabile Verbindungsphasen wie Karbide und Karboni-
tride bilden, die sich durch eine hohe chemische, thermische und
mechanische Stabilitit auszeichnen und bereits in geringen Konzen-
trationen zu starken Versetzungsbehinderungen fiihren. Ist die Aus-
scheidung durch eine schnelle Abkiihlung nicht moglich, so bleibt der
Kohlenstoff bei der Phasenumwandlung in den kleineren Gitterliicken des
sich bildenden krz-Gitters zwangsgelost, was ebenfalls zu einer starken
Gitterverzerrung und Festigkeitssteigerung fiihrt.

2.1.2 Das binare Eisen-Kohlenstoff System

Der Einfluss der Temperatur und Legierungskonzentration auf die
Gitterstruktur der polymorphen Gefiigemodifikationen, auch Phasen ge-
nannt, lasst sich im Gleichgewicht durch Zustandsdiagramme beschrei-
ben. Das bindre Eisen-Kohlenstoff-Zustandsdiagramm (Fe-C-Diagramm)
ist bei der Warmebehandlung aufgrund der besonderen Bedeutung des
Kohlenstoffes das gebriuchlichste und stellt die Ubergangstemperaturen
der Kristallgitter und Kohlenstoffkonzentrationen der sich bildenden
Phasengemische bzw. Gefiige dar. Da der Kohlenstoff sowohl als stabile
Phase Graphit als auch als metastabile intermetallische Verbindungsphase
Zementit (Fe;C) vorliegen kann, existieren sowohl ein stabiles als auch ein
metastabiles Fe-C-Diagramm. Da fiir die vorliegende Arbeit nur die soge-
nannte Stahlecke, der Bereich bis zu einer maximalen Kohlenstoff-
konzentration von 2,06 % des metastabilen Systems, von Interesse ist,
wird im Folgenden nur hierauf genauer eingegangen. Der fiir die Warme-
behandlung relevante Temperaturbereich des metastabilen Fe-C-Dia-
gramms ist in Bild 2 dargestellt.

Bei niedrigen Temperaturen kann der Kohlenstoff nur begrenzt im ferriti-
schen krz-Gitter gelost werden. Bei Konzentrationen tiber der Linie P-Q
bildet der tiberschiissige Kohlenstoff bis zu einer Konzentration von 0,8 %
zusdtzlich ein lamellares Gefiige aus ferritischen und zementitischen
Lamellen, das Perlit. Bei einer weiteren Erh6hung des Kohlenstoffgehaltes
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scheidet sich an den Korngrenzen zusitzlich Sekundarzementit aus.
Werden diese Gefiige iber die Linie P-S-K (Ac,) erwarmt, so wandelt
sich zundchst das perlitische Gefiige ausgehend von den Grenzflichen
zwischen Ferrit und Karbid in ein austenitisches kfz-Gefiige um, das
aufgrund seiner grofieren Oktaederliicken den Kohlenstoff der zementiti-
schen Lamellen aufnehmen kann. Bei weiterer Erwarmung bis zur Linie
S-E (Acm) lost sich auch das Sekundarzementit im Austenit. Das ferriti-
sche Geflige wandelt sich im Bereich G-P-S in Austenit um, wobei
der Kohlenstoffgehalt des Austenits entlang der Linie G-S (Ac;) stetig
abnimmt. Bei der Abkiihlung laufen die Vorgange entsprechend in umge-
kehrter Reihenfolge ab.

1300
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800 Austenit + Ferrit Austenit ﬂustenit + Sekundarzementit
P ¥ /

700 S K—>

600
5001
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Temperatur ———»

Ferrit + Perlit Perlit Perlit + Sekundarzementit

0,5 1,0 Masse% 2,0
Kohlenstoffgehalt ———»

Bild 2: Das metastabile Eisen-Kohlenstoff-Phasendiagramm (nach [23])

Das Fe-C-Diagramm verliert bei hoheren Konzentrationen weiterer Legie-
rungselemente zunehmend an Giiltigkeit, da die Halte- bzw. Umwand-
lungstemperaturen und Loslichkeitsgrenzen des Kohlenstoffes durch die
Legierungselemente verandert werden [24].

2.1.3 Phasenumwandlungen bei beschleunigten
Temperaturinderungen

Das Fe-C-Diagramm beschreibt das Verhalten einer reinen Eisen-Kohlen-
stofflegierung im Gleichgewichtszustand bzw. bei sehr langsamen Tempe-
raturdnderungen, bei denen die Legierungselemente gentigend Zeit
haben, an einen energetisch glinstigen Gitterplatz zu diffundieren. Bereits
bei verhdltnismafig geringen Aufheiz- und Abkiihlgeschwindigkeiten
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verschieben sich die Phasengrenzen zu héheren bzw. niedrigeren Tempe-
raturen [25], da die begrenzte Diffusionsgeschwindigkeit des Kohlenstoffs
die Phasenumwandlungen zunehmend verzogert. Bei einer Erh6hung der
Abkiihlgeschwindigkeiten kann die Diffusionsgeschwindigkeit des Koh-
lenstoffes so gering werden, dass sich kein ferritisches und perlitisches
Gefiige mehr bilden kann. Ist die Diffusionsfdahigkeit bereits stark einge-
schrankt, so entsteht ein bainitisches Gefiige, das aus bainitischem Ferrit
mit zwangsgelostem Kohlenstoff sowie feinen Zementit-Ausscheidungen
zwischen den Ferritplatten besteht. Ist die Kohlenstoffdiffusion durch
starke Unterkiihlung des Austenits nahezu komplett gestoppt, so entsteht
ein martensitisches Gefiige, in dem der Kohlenstoff in tetragonal verzerr-
ten krz-Gittern zwangsgelost bleibt. Die zeitabhangige Phasenumwand-
lung von Stihlen kann beim Erwarmen durch Zeit-Temperatur-
Austenitisierungsdiagramme (ZTA-Diagramme) und beim Abkiihlen
durch Zeit-Temperatur Umwandlungsdiagramme (ZTU-Diagramme) dar-
gestellt werden. Diese gehen fiir unendlich langsame Temperaturdnde-
rungsraten in das Fe-C-Diagramm tiber (vgl. Bild 3).

Temperatur ——»

Temperatur —p

| — Temperaturverlaufe

Bild 3: Verdnderung der Phasengrenzen des Fe-C-Diagramms bei beschleunigten Tempe-
raturdnderungen

Bei beiden Schaubildern unterscheidet man kontinuierliche Schaubilder
mit stetiger Temperaturdnderung und isotherme Schaubilder, bei denen
die Temperatur nach schneller Erwarmung bzw. Abkiihlung konstant
gehalten wird. Kontinuierliche Diagramme werden meist fiir kurzzeitige
Temperaturanderungen, wie sie beim Schweif3en, Randschichtharten und
martensitischen Harten auftreten, verwendet. Isotherme Diagramme
werden hingegen fiir die Warmebehandlung beim Bainitisieren und
als Grundlage fiir numerische Berechnungen eingesetzt. Die aus dem
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Fe-C-Diagramm tber die Zeit aufgetragenen Umwandlungslinien kenn-
zeichnen den Start und das Ende der jeweiligen Phasenumwandlungen.
Der Umwandlungsstart wird meist als 0,1 Vol.%, 1 Vol.% oder 5 Vol.%
umgewandelter Phasenanteil definiert. Das Umwandlungsende entspricht
dementsprechend einem Phasenanteil von 95 Vol.%, 99 Vol.% oder
99,9 Vol.%. Ist die Umwandlung durch die Temperaturfithrung unvoll-
standig, so wird der gebildete Anteil der Phase durch einen prozentualen
Wert am Schnittpunkt des jeweiligen Temperaturverlaufs mit der Um-
wandlungsendlinie gekennzeichnet. Neben der quantitativen Menge der
auftretenden Gefiigebestandteile werden in den Umwandlungsdiagram-
men meist noch weitere Parameter wie der Restaustenitgehalt und die
erzielte Harte eingetragen. Wurden die Versuche unter besonderen Be-
dingungen wie aufgeprigten Krdften [26], Verformungen des Austenits
sowie unter dem Einfluss von Magnetfeldern [27] durchgefiihrt, so kon-
nen diese das Umwandlungsverhalten beeinflussen und sind dement-
sprechend ebenfalls im Diagramm anzugeben. Die Schaubilder sind stets
nur fiir die entsprechenden Ausgangsgefiige, Temperaturverlaufe, Start-
temperaturen und Randbedingungen giiltig. Wahrend die logarithmisch
aufgetragene Zeit bei ZTA-Diagrammen meist mit der Erwarmung von
Raumtemperatur beginnt, haben die in ZTU-Diagrammen beschriebenen
Warmebehandlungen keine einheitliche Starttemperatur. Um dennoch
eine Vergleichbarkeit der Diagramme mit unterschiedlichen Austeniti-
sierungstemperaturen zu gewahrleisten, wird die Zeitzahlung meist mit
Unterschreiten der Ac;-Linie gestartet.

2.1.4 Die metallurgischen Gefiige des Stahles

Der Begriff Gefiige bezeichnet die aus einer oder mehrerer Phasen beste-
hende Mikrostruktur des Werkstoffes [28]. Die bei Stahlen auftretenden
Gefiige unterscheiden sich nicht nur hinsichtlich ihrer Bildungstempera-
turen, sondern auch hinsichtlich ihres Bildungsmechanismus und ihrer
elektrischen, thermischen und mechanischen Eigenschaften, weshalb hier
auf die Bildungsmechanismen und Unterscheidungsmerkmale eingegan-
gen wird. Die Gefiige konnen nach ihrem Entstehungsmechanismus in
diffusionsgesteuerte Umwandlungen in Austenit, Ferrit und Perlit, sowie
in diffusionslose Umwandlungen durch Scherung in Martensit unter-
schieden werden. Einen Sonderfall bildet die Umwandlung in Bainit, bei
der neben diffusionslosen Umklappvorgdangen des Kristallgitters auch
Diffusionsvorgdnge beteiligt sind.

1
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Als Ausgangsgefiige fiir die Warmebehandlung dienst meist der Austenit,
der nach der Erwarmung auf die oberhalb der Ac-Linie liegende
Austenitisierungstemperatur durch eine diffusionsgesteuerte Umwand-
lung des krz-Gitters in ein austenitisches kfz-Gitter erfolgt. Der Vorgang
wird nach DIN EN 10052 als Austenitisieren bezeichnet [29]. Da die
Korngrenzen des austenitischen Gefiiges beim Abkiihlen als Keimstellen
fir die Umwandlung dienen, hat die Grofle der Austenitkorner einen
direkten Einfluss auf die Umwandlungsgeschwindigkeit und die mecha-
nischen Eigenschaften der Produktphasen.

Bei hohen Temperaturen konnen sowohl die Eisen- als auch die Kohlen-
stoffatome leicht diffundieren. Mit beginnender Abkiihlung des Austenits
unter die Acs-Linie entstehen bevorzugt an den Austenitkorngrenzen zu-
nehmend Keime des kohlenstoffarmen krz-Gitters des Ferrits. Diese ver-
drangen den Kohlenstoff entsprechend der Linie G-S des Fe-C-Diagramms
in den umgebenden Austenit. Erreicht die Kohlenstoffkonzentration den
Schnittpunkt der Linie G-S mit der Ac,-Linie P-S-K, so kommt die weitere
Ferritbildung zum Erliegen. Die Mikrostruktur des entstehenden Gefiiges
wird dabei durch die Keimbildungs- und die Keimwachstumsrate be-
stimmt. Eine starkere Unterkithlung unter die Ac;-Linie sowie ein kleine-
res Austenitkorn bedingen eine hohere Keimzahl, geringere Diffusions-
moglichkeiten und folglich ein feinkornigeres ferritisches Geflige [23]
(vgl. Bild 4).
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Bild 4: Keimbildung und Wachstum des Ferrits

Mit Unterschreitung der Ac-Temperatur konnen sich ab der eutektoiden
Kohlenstoffkonzentration von ca. 0,8 Gew.% an den Korngrenzen und
Versetzungen des Austenits zusdtzlich Zementitkeime bilden, die den
umgebenden Bereichen den Kohlenstoff entziehen. Hierdurch sinkt die
Kohlenstoffkonzentration des Austenits wieder so weit, dass sich der
umgebende Austenit in Ferrit umwandeln kann, was die Kohlenstoff-
konzentration der Umgebung wiederum erhoht. Es entstehen Kolonien
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mit abwechselnd ferritischen und zementitischen Lamellen, der soge-
nannte Perlit (vgl. Bild 5). Bei langeren Haltezeiten knapp unterhalb der
Ac,-Temperatur formen sich diese perlitischen Zementitlamellen in ener-
getisch giinstigere kugelformige Zementide ein und bilden ein duktileres,
auf kugelige Karbide weichgeglithtes Geflige (GKZ-Gefiige). Sind im Aus-
tenit noch unvollstindig geloste Karbide vorhanden, so kann sich bei
langsamer Abkihlrate auch direkt ein GKZ-Gefiige durch eine geteilte
eutektoidale Umwandlung bilden [30]. Die Perlitbildung ist wie die
Ferritbildung stark von der Diffusionsmoglichkeit der Eisen- und Kohlen-
stoffatome abhdngig. Mit zunehmender Unterkiihlung bildet sich ein
feinlamellareres Gefiige mit kiirzeren Diffusionswegen. Bei einer weiteren
Reduktion der Temperatur kommt die Diffusion der Kohlenstoffatome
praktisch zum Erliegen und es konnen sich keine Karbide mehr bilden,
was auch die Perlitbildung stoppt.

Keimbildung Perlit-Wachstum Karbideinformung

Austenit Austenit

Zementit
C =6,67 Gew.%

Bild 5: Zeitlicher Verlauf der Perlitbildung und Einformung der Karbide

Bainit entsteht bei niedrigeren Temperaturen, bei denen die Kohlenstoft-
diffusion nur noch eingeschrankt und die Diffusion der Eisenatome prak-
tisch nicht mehr moglich ist. Es wird in alteren Schriften auch Zwischen-
stufengefiige genannt [31]. Obwohl bereits 1930 erstmals beschrieben [32],
wird der Bildungsmechanismus noch kontrovers diskutiert [33]. Sowohl
diffusionslose Umklappvorgdnge, als auch diffusionsgesteuerte Vorgange
spielen hierbei eine Rolle. Die displazive Theorie von BHADESHIA geht
von sukzessivem diffusionslosem Umklappen in tbersdttigte ferritische
Platten aus [34]. Der Kohlenstoff kann erst nach der Umwandlung durch
die nun deutlich bessere Diffusionsfdhigkeit im krz-Gitter in den umge-
benden Austenit diffundieren und Karbide bilden. Die diffusionsgesteuer-
te Theorie von HILLERT geht hingegen von einer Kohlenstoffdiffussion
vor und wahrend der Bildung der ferritischen Platten in das umgebende
Austenit aus [35]. Bei zunehmender Umwandlung reichert sich hierdurch
der Austenit zunehmend mit Kohlenstoff an [36]. Es herrscht jedoch
Einigkeit dariiber, dass sich Bainit nur unterhalb einer Bainit-Starttem-
peratur (B;) bilden kann und sich zundchst nur unvollstandig umwandelt
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[37]. Erst bei niedrigeren Temperaturen (Bf) wird eine vollstandige bainiti-
sche Umwandlung méglich.

Das bainitische Gefiige kann in das obere und untere Bainit unterteilt
werden, das sich in Verteilung, Grofde und Ausrichtung der Karbide un-
terscheidet [38]. Die Karbide des oberen Bainits bilden sich zwischen den
sogenannten ,Sheaves“, nadelférmigen Strukturen aus ferritischen Plat-
ten, wohingegen sich die Karbide im unteren Bainit durch die geringere
Diffusionsmoglichkeit auch innerhalb der Platten fein verteilt ausschei-
den. Die Ubergangstemperatur zwischen beiden Erscheinungsformen
wird abhdngig von der Definition dieser Temperatur unterschiedlich an-
gegeben [39]. Die kohlenstoffabhingige Ubergangstemperatur entspricht
der hochsten Temperatur, ab der sich noch Karbide aus dem ferritischen
Platten ausscheiden kénnen [40] (vgl. Bild 6).

extrapolierte Acm-Linie
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Ubergangstemperatur

Temperatur —»
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untere§ Bainit

0 0,4 Gew.% 12
Kohlenstoffgehalt =9

N
o
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Bild 6: Oberes und unteres Bainit mit Ubergangstemperatur (nach [40])

Wird hingegen die Ausscheidung von e-Karbiden als Trennung heran-
gezogen, so ist die Ubergangstemperatur konstant bei 350 °C [41]. Im
Bereich des Ubergangs zum unteren Bainit wird eine Halbierung der
Aktivierungsenergie fiir die Phasenumwandlung beobachtet [42], was zu
einer eigenen C-formigen Umwandlungskurve des unteren Bainits in
chrom- [43], silizium- [44] und kohlenstofflegierten [45] Stahlen fiihrt.

Ist die Temperatur so weit abgesunken, dass sowohl die Kohlenstoff- als
auch die Eisenatome nicht mehr diffundieren konnen, so kann die
Phasenumwandlung nur noch durch gekoppelte, koordinierte Umklapp-
vorgange ganzer Gitterbereiche erfolgen. Hierdurch bleiben die Kohlen-
stoffatome in den kleineren Gitterliicken des entstehenden krz-Gitters
zwangsgelost und es entsteht das stark tetragonal verzerrte Gitter des
Martensits. Die Mikrostruktur des Martensits verandert sich mit stei-
gendem Kohlenstoffgehalt von parallel angeordneten lattenférmigen
Kristallen des Massiv- bzw. Lanzettenmartensits, zu Platten unterschied-
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licher Grof3e und Orientierung des Plattenmartensits, die sich in 60° bzw.
120° Winkel zueinander bilden und sukzessive kleiner werden. Diese
Phasenumwandlung erfordert eine starke Unterkithlung des Austenits
und setzt erst mit Erreichen der werkstoffspezifischen Martensit-Start-
temperatur (M;) ein. Die Phasenumwandlung erfolgt im Gegensatz zu
den vorher beschriebenen Umwandlungen so schnell, dass sie meist als
zeitunabhangig angesehen werden kann [46] und nur an das weitere
Absenken der Temperatur bis zur Martensitendtemperatur (Mg) gebun-
den ist. Mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt des Austenits steigt die
Umwandlungshemmung an, und die Ms- und M¢Temperaturen sinken
ab. Hierdurch steigt der bei Raumtemperatur noch vorhandene Rest-
austenitgehalt stetig an (vgl. Bild 7).

600 100

T i ~ i ,/ % T —— Restaustenit bei RT
MeNDNG

N N N / E= —= Ms-Temperatur
2 200} — IS 50 & .
s W OONOS ) ——= 50% Martensit
o “~i, \\/ ~ ~ 2
5 o —— e 25 8 [ --o-- 80% Martensit
= Massiv- / Platten- .

200 martensit martensit o | Mf-Temperatur

0 0.4 08 Gew.% 1,6

Kohlenstoffgehalt =

Bild 7: Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf die Martensitumwandlung (nach [23])

Im Gegensatz zu den diffusionskontrollierten Umwandlungsvorgangen
fihrt eine Vergrofderung der Austenitkorner bei der Martensitbildung
nicht zu einer Umwandlungshemmung, sondern zu einer Erhéhung der
M;-Temperatur [47].

2.2 Experimentelle Ermittlung und Abbildung von
Phasenumwandlungen

ZTU-Schaubilder sind die Basis fiir das Verstandnis von Warmebehand-
lungsprozessen und den in ihnen ablaufenden Gefligeumwandlungen.
Uber die Jahre wurden bereits fiir viele industriell relevante Stihle und
Austenitisierungstemperaturen Umwandlungsdiagramme erstellt und
veroffentlicht. Hierzu stehen zusammenfassende Werke wie der ,Atlas
zur Warmebehandlung der Stahle“ [31], der ,Atlas of Isothermal Trans-
formation and cooling Transformation Diagrams“ [48], der ,Atlas of
Isothermal Transformation Diagrams of B. S. EN Steels“[49], der
,Courbes de transformation des aciers de fabrication francaises“ [50]
sowie der ,Atlas of Time-temperature Diagrams for Irons and Steels” [51]
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zur Verfigung. Des Weiteren kann auf vertiefende Untersuchungen
hoherlegierter Nickelstdhle [52], Chromstdhle [53] und Vanadiumstah-
le [54] zurtiickgegriffen werden. Liegen fiir die zu untersuchenden Werk-
stoffe und Randbedingungen keine geeigneten Umwandlungsschaubilder
vor, so miissen sie durch eigene Experimente ermittelt und fiir eine
elektronische Archivierung durch Umwandlungskennwerte mathematisch
beschrieben werden [55].

2.21 Experimentelle Untersuchung des
Umwandlungsverhaltens

Grundsatzlich kann das Umwandlungsverhalten durch die indirekte steti-
ge Messung der Anderung der Werkstoffeigenschaften sowie durch die
direkte mikroskopische Gefiigeauswertung im Anschluss an die Versuche
untersucht werden. Fiir die indirekte Messung kann jede sich wéahrend
der Umwandlung andernde physikalische Grofde genutzt werden. Da
diese Anderungen jedoch verschieden stark ausgeprigt sind und einen
unterschiedlich hohen Messaufwand erfordern, haben sich einige Verfah-
ren fiir die Ermittlung von ZTU-Diagrammen durchgesetzt. Am weitesten
verbreitet sind das Dilatometerverfahren und die thermische Analyse. Die
Messung der Magnetisierbarkeit [56], der elektrischen Leitfahigkeit [47]
und der Dampfung von Schallwellen [57] werden meist in Kombination
mit dilatometrischen und metallographischen Untersuchungen ange-
wandt. Die Messung der Phasenanteile iiber die Gitterparameter der
Phasen durch energiedispersive [58] und wellenlangendispersive Beugung
von Rontgen- [59] und Synchrotronstrahlung [60] sowie Neutronenstreu-
ung [61] findet hauptsachlich in der Forschung Anwendung.

Das Dilatometerverfahren basiert auf der Messung der Langendanderung
von stab- oder rohrenformigen Proben. Durch die im Vergleich zum
ferritischen krz-Gitter hohere Packungsdichte der Atome im austeni-
tischen kfz-Gitter hat der Austenit einen grofderen Warmeausdehnungs-
koeffizienten und ein geringeres Volumen. Diese wahrend der Phasen-
umwandlung auftretende Volumendnderung kann durch taktile und
optische Lingenmessung erfasst und auf den jeweiligen Phasenanteil
umgerechnet werden (vgl. Bild 8). Da die Temperatur fiir eine exakte
Messung auch bei Temperaturwechseln tiber die gesamte Probe homogen
bleiben muss, eignet es sich vor allem fiir kontinuierliche ZTA- und ZTU-
Diagramme bei niedrigen Aufheiz- bzw. Abkiihlgeschwindigkeiten sowie
fiir isotherme ZTA- und ZTU-Diagramme. Bei schnelleren Temperatur-
dnderungen entsteht in den Dilatometerproben ein hoherer Temperatur-
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gradient zwischen Kern und Rand und die Messung wird zunehmend
ungenauer. Eine weitere Reduzierung des Querschnitts bzw. der Wand-
stirke der Proben erschwert die taktile Messung der Lingendnderung,
weshalb vermehrt berithrungslose optische Messsysteme eingesetzt wer-
den.

Temperatur-
» t
— steuerung —
jThermodréhte T
ENEREEDN y i
Quarzstab | Probe | <> Quarzstab | Extensometer g’ ¥
EEENEEEN =
Induktionsspule v o \V
und Gasdiisen
A/D-Wandler [
Vakuum / Inertgaskammer Temperatur —

Bild 8: Schematischer Dilatometerversuchsaufbau

Bei hohen Autheiz- und Abkiihlraten findet auch die Differenzialthermo-
analyse (DTA) Anwendung. Hierbei wird der Einfluss der bei Phasenum-
wandlungen frei werdenden bzw. aufgenommenen latenten Warme auf
die Temperaturdnderung der Probe gemessen. Eine Verzogerung der
Temperaturanderung deutet sowohl beim Aufheizen als auch beim Ab-
kiihlen auf eine Phasenumwandlung hin [62]. Durch differential scanning
calorimetry (DSC; engl.: dynamische Differenzkalorimetrie) kann die
quantitative Enthalpiedanderung der Probe durch Messung des Warme-
stroms im Vergleich zu einer Referenzprobe ermittelt werden. Da diese
direkt proportional zum umgewandelten Phasenanteil ist, lasst sich der
zeitliche Verlauf der Phasenumwandlung bestimmen.

Bei der direkten unstetigen Versuchsdurchfithrung wird der zu unter-
suchende Temperatur-Zeit-Verlauf mit einer Vielzahl von Proben durch-
laufen und nach regelmafligen Zeitabstufungen abgebrochen. Der bis zu
diesem Zeitpunkt umgewandelte Phasenanteil kann im Anschluss durch
Polieren, Atzen und licht- bzw. elektronenmikroskopischer Analyse der
Probe sichtbar gemacht und ggf. quantitativ ausgezdhlt werden. Die
unstetige Versuchsdurchfiihrung findet in der Erstellung isothermer
ZTU-Diagramme Anwendung. Hierfiir werden kleine Probenpldttchen
austenitisiert und in einem Warmbad rasch auf die jeweilige isotherme
Haltetemperatur abgeschreckt. Einzelne Proben werden nach unter-
schiedlichen Haltezeiten aus dem Warmbad entnommen und in einem
weiteren Abschreckmedium auf Raumtemperatur abgeschreckt. Die iso-
therme Umwandlung wird gestoppt und der zu diesem Zeitpunkt
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vorhandene restliche Austenit wird in Martensit umgewandelt. Aus einem
metallographischen Schliff der Probe kann bei geeignetem Kontrast der
jeweiligen Phasen der Flachenanteil ausgewertet und in ein Umwand-
lungsdiagramm iibertragen werden.

2.2.2 Mathematische Modelle zur Beschreibung
der Phasenumwandlungen

Fiir die mathematische Beschreibung der Umwandlungskinetik von Stahl-
werkstoffen wird zwischen den diffusionsgesteuerten und diffusionslosen
Umwandlungen unterschieden, die jeweils mit einem eigenen Ansatz
abgebildet werden. Der zeitliche Verlauf der diffusionsgesteuerten ferriti-
schen, perlitischen und bainitischen Umwandlungen wird hierbei aus
isothermen Umwandlungsversuchen bei unterschiedlichen Temperaturen
entnommen. Der umgewandelte Phasenanteil wird durch eine zeit- und
temperaturabhdngige Formulierung beschrieben. Fiir die diffusionslose
martensitische Umwandlung gentigt hingegen ein rein temperaturabhan-
giger Ansatz, der die Umwandlung bei schneller kontinuierlicher
Abschreckung beschreibt.

Ein mathematisches Modell fiir die isotherme Phasenumwandlung wurde
erstmals 1937 von KOLMOGOROV [63] sowie davon unabhangig [64] 1939
von JOHNSON und MEHL [65] vorgestellt. Die zugrundeliegende Theorie
dieser Modelle [66] sowie das Umwandlungsverhalten bei zufillig verteil-
ten Keimstellen [67] wurde von AVRAMI weiter ausgearbeitet und verein-
facht [68]. Die JOHNSON-MEHL-AVRAMI-KOLMOGOROV-Gleichung
(JMAK-Gleichung) teilt die Umwandlung in die drei Stadien Keimbildung,
Keimwachstum und Zusammenstof3en der Keime auf (vgl. Bild 9).

Keimbildung Keimwachstum ZusammenstofRen

2

Bild 9: Die Stadien der Phasenumwandlung
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Im einfachen Fall einer konstanten Keimbildungsrate N und konstanter
isotroper Wachstumsrate G der Keimradien ergibt sich das im Zeitinter-
vall At ohne Beriicksichtigung des Zusammenstof3ens der Keime von
Phase a in Phase f umgewandelte Volumen Vj pro Volumeneinheit V zu:

. 4, 3 .
v =T(G(t—r)) VN dr (1)

Durch Integration von Gleichung (1) von o bis zum Zeitpunkt t erhalt
man das in Phase f umgewandelte erweiterte Volumen Vg’

T ..
VE(t) = 3 VNG3t* (2)

Da sich die Keime beim Zusammenstofden gegenseitig in ihrem Wachs-
tum behindern, ist das tatsachlich umgewandelte Volumen Vj bedeutend
kleiner. Bei zufdllig verteilten Keimen ist sein Wachstum proportional
zum Phasenanteil der Ausgangsphase a:

Z Vg
dVp = dV§ - = dV§ (1 - 7) (3)

Durch Integration der Gleichung (3) erhdlt man mit Gleichung (2) den
nach der Zeit t tatsachlich umgewandelten Phasenanteil Pg:

v, Vs

dVg = dVﬁeV“ = dVg (1 — 7) (4)
Die JMAK-Gleichung (4) wird fir die Umwandlungsbeschreibung bei
isothermer Temperatur meist mit den Parametern K, = gVN G3undn, =

4 verwendet:

pp(t) =1 —exp(—K,t"e) (5)
Eine alternative Schreibweise existiert mit v = n; :
Uk
t \"a
pp(t) =1—exp <— (—) ) (6)
Ta

Die Phasenumwandlung von Stdhlen kann durch die JMAK-Gleichung
bei einer ausreichend grofden Zahl von Keimen [69] meist gut abgebildet
werden. Abweichungen werden jedoch bei der Beschreibung des unteren
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Bainits bei kohlenstoffreichen Legierungen wie Grauguss [70] und durch-
hartenden Walzlagerstihlen beobachtet [71]. Die gemessene Verlang-
samung der Umwandlungsgeschwindigkeit wird auf die durch Atom-
sondenanalyse [72] und dilatometrisch nachgewiesene Kohlenstoffanrei-
cherung im Austenit [73] zuriickgefiihrt [71]. Ein anisotropes Wachstum
fithrt durch das schneller einsetzende Zusammenstofden der Phasenberei-
che ebenfalls zu einer Verlangsamung der Umwandlung [74].

Die diffusionslose martensitische Umwandlung kann durch den der
JMAK-Gleichung sehr dhnlichen Ansatz von KOISTINEN und MARBURGER
(KM-Gleichung) fiir ny=1 [75] bzw. WILDAU und HOUGARDY fiir n.#1
[76] in Abhangigkeit der Unterkiithlung unter die Martensitstarttempera-
tur (Ms-T) beschrieben werden:

pm(T) =1- exp(_CW(Ms - T)nw) (7)

Um ein vollstandiges ZTU-Schaubild abzubilden, muss fiir die Parameter
K und n der JMAK-Gleichung (5) noch eine temperaturabhdngige Be-
schreibung gefunden werden. HUNKEL ET AL. haben hierfiir einen semi-
empirischen Ansatz zum Beschreiben experimenteller ZTU-Schaubilder
vorgeschlagen, um {iiber die Messwerte hinaus bis zur Ac-Linie extra-
polieren zu koénnen [71]. Unter der Annahme, dass der Parameter t der
alternativen Schreibweise der JMAK-Gleichung (6) umgekehrt proportio-
nal zur Keimdichte und zum Diffusionskoeffizienten ist [77], kann er
durch Gleichung (8) mit den Parametern 75, Q und P temperaturabhdngig
beschrieben werden. Fiir den Parameter n wird hingegen ein Polynom
ersten Grades verwendet [71].

Q P
7,(T) = 1, ek@73°CHT) @(273°C+T)(Ty—T)? ®)

Dartiber hinaus liefern auch weitere Ansétze zur Beschreibung der Para-
meter der JMAK-Gleichung sowie der Inkubationszeit von BORNSEN
[78], HOUGARDY [79] und TZITZELKOV ET AL. [55] gute Ubereinstim-
mungen mit den Messwerten.

Die soeben genannten Modelle zur Beschreibung des isothermen Um-
wandlungsverhaltens bilden die ZTU-Diagramme zwar genau ab, ver-
nachldssigen jedoch die Temperaturrandbedingungen, unter denen die
Schaubilder ermittelt wurden. Um die tatsdchliche Inkubationszeit bei
konstanten Umwandlungstemperaturen zu ermitteln, miisste die Probe
mit unendlich hoher Abkiihlrate von der Austenitisierungs- auf die Halte-
temperatur abgeschreckt werden. Vor allem bei schnell umwandelnden
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Stahlen befindet sich die Probe jedoch, bedingt durch die realen Abkiihl-
kurven, fiir eine nicht zu vernachlassigende Zeit iiber der jeweiligen Um-
wandlungsstarttemperatur des Gefiiges sowie in Temperaturbereichen,
in denen die Inkubation langsamer ablauft (vgl. Bild 10).
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Bild 10: Schematische Darstellung der Verschiebung der Umwandlungslinien isothermer
Umwandlungsdiagramme bei Berticksichtigung realer Abkiihlkurven (nach [80])

Wierszyttowski schlief3t daraus, dass die tatsdchlichen Inkubationszeiten
gegeniiber dem ZTU-Diagramm kiirzer sind [80]. Er stellt des Weiteren
eine Methode zum Ableiten der ,wahren“ Umwandlungszeiten aus expe-
rimentellen Daten durch die von SCHEIL [81] aufgestellte und von
UMEMOTO ET AL. auf die gesamte Umwandlung erweiterte [82]
Addivitatsregel vor. Das Konzept des ,wahren“ bzw. ,ideellen“ ZTU-Dia-
gramms wird auch von PHAM ET AL. vertreten [83] und wurde bereits
erfolgreich an einem eutektoiden Stahl getestet [84].

2.2.3 Umwandlungsberechnung bei
beliebigen Temperaturfithrungen

Reale Temperatur-Zeit-Verlaufe von Warmebehandlungsprozessen ha-
ben, wie bereits im vorherigen Abschnitt angedeutet, keinen rein
isothermen oder kontinuierlichen Verlauf. Wahrend der martensitische
Phasenanteil auch in diesem Fall direkt durch die KM-Gleichung in
Abhangigkeit der Temperatur berechnet werden kann, ist eine Bestim-
mung der diffusionsgesteuerten Phasenumwandlungen durch die JMAK-
Gleichungen nicht mehr direkt moglich. Der Zeit-Temperatur-Verlauf
kann jedoch in einzelne Zeitschritte diskretisiert werden, in denen der
Umwandlungsfortschritt jeweils isotherm berechnet und tber alle Zeit-
schritte aufsummiert wird (vgl. Bild u). Voraussetzung hierfiir ist, dass
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das Verhaltnis zwischen Keimbildungs- und Wachstumsrate wahrend der
Phasenumwandlung konstant bleibt und ein sogenanntes isokinetisches
Umwandlungsverhalten eintritt [66]. Die Umwandlungsrate ist in diesem
Fall, wie von CHRISTIAN [85] beschrieben, nur vom bereits umgewan-
delten Phasenanteil und der momentanen Temperatur, nicht aber vom
vorherigen Temperaturverlauf abhangig.
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Bild 11: Schematische Umrechnung isothermer ZTU-Diagramme auf kontinuierliche Tem-

peraturfithrungen

Zu Beginn jedes Zeitschrittes kann, so wie von DENIS ET AL. [86]
beschrieben, nach Gleichung (9) eine fiktive Zeit t, bestimmt werden,
nach der der momentane Phasenanteil bei isothermer Temperaturfiih-
rung umgewandelt worden wdre.

(—l?’l(l - pﬁ))l/na (9)
Kq

t, =

Indem diese fiktive Zeit t,, um die Dauer des Zeitschritts At inkrementiert
wird, kann wiederum der Phasenanteil zum Beginn des nachsten Zeit-
schrittes berechnet werden:

pp(t + At) = 1 — exp(—K,(t, + At)"e) (10)

DENIS ET AL. [87] teilen die Umwandlung zusétzlich in die Inkubations-
zeit und die eigentliche Phasenumwandlung auf. Sobald die Summe
der prozentualen Inkubationszeiten der Diskretisierungsschritte 100%
erreicht, wird der umgewandelte Phasenanteil iiber die JMAK-Gleichung
berechnet. Ein weiterer, in der Simulationssoftware SYSWELD verwen-
deter Ansatz, ist die direkte Berechnung der Umwandlungsrate durch
die von der JMAK-Gleichung abgeleitete autonome JMAK-Differential-
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gleichung (11) bzw. fir den Sonderfall n=1 durch die autonome LEBLOND-
DEVAUX-Differentialgleichung (12) [88].

pp(t) = (1-pp(®)) :—Z (—m (1-pg (t))>1—(1/na) w

1—-pp(®)
T

pp(t) = (12)

Obwohl die bereits in diesem Abschnitt beschriebenen Vorgehensweisen
z.B. von GUR und TEKKAYA [89] erfolgreich fiir Wiarmebehandlungssi-
mulationen und von LEE ET AL. [go] fiir Schweif$simulationen eingesetzt
werden, wird die Inkubations- und Umwandlungszeit bei Berechnungen
anderer Autoren stark iberschatzt [g91] bzw. unterschatzt [71]. Wie ZHU
und LOWE zeigen, ist die Additivitatsregel nicht fiir alle Werkstoffe
uneingeschrankt giiltig und fithrt vor allem bei der Berechnung der
Inkubationszeit zu Abweichungen [92]. HAWBOLT ET AL. kommen bei
Untersuchungen eines eutektoiden Stahles zu dem Ergebnis, dass das
Verhaltnis von Keimbildungs- und Wachstumsrate wahrend der perliti-
schen Phasenumwandlung nicht konstant ist und die Additivitatsregel
deshalb bei diesem Werkstoff nur fiir Umwandlungszeit, nicht jedoch fiir
die Inkubationszeit giiltig ist [91]. In einer weiterfiihrenden Untersuchung
von KUBAN ET AL. wird dies durch das Konzept der , Effective Site Satu-
ration“ (engl.: effektiven Sattigung mit Umwandlungskeimen) erklart [93].
Der Umwandlungsfortschritt ist nach diesem Konzept hauptsachlich vom
Wachstum friih entstehender Keimstellen abhingig, wodurch eine Ande-
rung der Keimbildungsrate keinen signifikanten Einfluss auf die spatere
Umwandlungsrate hat.

RETI und FELDE schlagen eine nichtlineare temperatur- und/oder
abkiihlratenabhdngige Erweiterung der Additivitdtsregel vor [94]. In
SYSWELD wird dies durch eine abkiihlratenabhdngige Korrekturfunktion
h(T) der JMAK-Differentialgleichung umgesetzt:

pp(t) = (1 — g (t)) :—Z (—m (1 —pp (t))>1—(1/na) () .

Fiir eine Ubersicht iiber weitere Modelle zur Berechnung der Phasenum-
wandlung sei auf HILDEBRAND ET AL. [95] und BOHM ET AL. [96] ver-
wiesen. Eine Bewertung verschiedener Modelle fiir die perlitische und
martensitische Umwandlung des Stahles 100Cr6 ist von WOLFF ET AL.
in [97] und [98] gegeben.
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23 Modellierung und Berechnung von
Phasenumwandlungen in Stihlen

Die experimentelle Ermittlung des Umwandlungsverhaltens eines Werk-
stoffes unter Beriicksichtigung aller Prozessrandbedingungen, wie Char-
genschwankungen und Austenitisierungsbedingungen z.B. fiir Varianten-
simulationen zur Ermittlung eines Prozessfensters, ist aufgrund des
enormen Zeit- und Kostenaufwandes meist nicht zielfiihrend. Die zur
Verfiigung stehenden Messwerte aus Literaturdaten und eigenen Unter-
suchungen koénnen jedoch zwischen den Messwerten interpoliert und
iiber diese hinaus extrapoliert werden. Hierfiir miissen die experimentel-
len Messwerte durch Modelle abgebildet werden, die den Einfluss der
Legierungselemente moglichst genau abbilden. Eine Ubersicht iiber eini-
ge zu beriicksichtigende Veranderungen der ZTU-Diagramme durch
Legierungselemente ist in Bild 12 dargestellt.

e {rersi
b Mn, Ni

5> B, Cr, Mo, Ni

Perlit
<:I Co, G,sm, Keimanzahl

<l ¢, cr Mn, Mo, Ni

Temperatur —p
W

Bainit D> C, Cr, Mo

A, co

L, ¢ Mn, Mo, Ni, i
Martensit

Zeit (Log.) —»

Bild 12: Einflussfaktoren auf die Phasenumwandlung (nach [99])

Nach ASHBY [100] kann zwischen empirischen Modellen, die vorhandene
Messwerte durch das Fitten einer beliebigen mathematischen Funktion
abbilden, und physikalischen Modellen, die auf physikalischen und
chemischen Prinzipien beruhen, unterschieden werden. Wahrend empi-
rische Modelle nur fiir die Interpolation geeignet sind, erlauben physi-
kalische Modelle auch die Extrapolation tiber die Messwerte hinaus. Ist
aufgrund der Komplexitit des zu beschreibenden Prozesses eine voll-
staindig physikalische Modellierung nicht moglich, so muss auf ein
physikalisch-empirisches oder semiempirisches Model zuriickgegriffen
werden [101], das nur einige Aspekte des Prozesses durch physikalische
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Prinzipien beschreibt. Im Folgenden wird auf einige grundlegende Mo-
delle zur Berechnung von ZTU-Schaubildern eingegangen. Die Uberginge
zwischen empirischen, semiempirischen und physikalischen Modellen
sind hierbei flieflend, weshalb die folgende Einteilung nur als Vorschlag
angesehen werden kann.

2.3.1 Empirische Berechnungsmodelle

Die Berechnung von Umwandlungsvorgdangen durch empirische, ,aus der
Erfahrung gewonnene“ Modelle beruht auf der Erkenntnis, dass auch
Stahle sehr unterschiedlicher chemischer Zusammensetzung ZTU-Dia-
gramme mit dhnlichen charakteristischen Formen und Positionen der
Umwandlungsbereiche besitzen [31]. Die Substitutionsatome bzw. inter-
stitiellen Atome der Legierungselemente miissen folglich in einem gewis-
sen Bereich vergleichbare und somit auch durch eine gewichtete Funktion
beschreibbare Einfliisse auf die Lage der Umwandlungsbereiche in Ferrit,
Perlit, Bainit und Martensit haben. Nach PETER konnen die isothermen
ZTU-Diagramme von Stdhlen in Abhangigkeit der prozentualen Legie-
rungselementkonzentration auf neun grundlegende Formen aufgeteilt
werden [102] (vgl. Bild 13). Die relative Temperaturlage der perlitischen,
bainitischen und martensitischen Umwandlungsbereiche werden auf die
Konzentration des interstitiellen Kohlenstoffs zurtickgefiihrt, wohingegen
die Einteilung des Ubergangsbereichs zwischen Perlit und Bainit durch

den Einfluss von Substitutionsatomen nach Gleichung (14) bestimmt
wird.

L=Mn+Cr+Mo+V+03(Ni+W+ Si) (14)
A B &
900 o bt ; =
+ &-\ \?C"": A 1
& °c r&.#\_ R“‘\\_ b ] i i, 5
F z = e Erpe e T 7 o
0 : o : —
1 10° s 10° §(( - e i s s
Zeit —p : :

L<t7] L<3 |L<to| Lot [ S : 2
0,75%<C A | BT | cl|ci B o e s T =
0,57%<C<0,75% B2 | c2 |c2ic3 ' = = =
A e B
0,50%<C<0,40% | B2/B3| ¢3 | c4 a

C<020%| A2 | B3 | c4 | ca

Bild 13: Einteilung von ZTU-Diagrammen in charakteristische Formen (nach [102])
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Die qualitative Einteilung der Temperaturbereiche basiert auf der Aus-
wertung und Vereinfachung von quantitativen Berechnungsformeln fiir
die charakteristischen Starttemperaturen der Umwandlungsbereiche, die
durch Regressionsrechnung an vielen Umwandlungsschaubildern ermit-
telt wurden. Diese Regressionsformeln sind in der Literatur in grofder Zahl
vorhanden und ermoglichen die Berechnung der Temperaturen, ab denen
das jeweilige Gefilige gebildet werden kann. Sie beruhen auf der in
Gleichung (15) beschriebenen Verschiebung der Umwandlungsstart- und
Endtemperatur durch den gewichteten Einfluss einzelner Legierungs-
elemente.

Acy =Ty +a- Gew.% Element A+ b - Gew.% Element B + -+ (15)

Einfache Ansatze z.B. von PAYSON und SAVAGE [103] basieren durch die
geringe Zahl von 17 ausgewerteten Datensdtzen auf einem rein linearen
Zusammenhang zwischen den Legierungselementen und der Martensit-
starttemperatur:

M,(°F) = 930 — 570 C — 60 Mn — 50 Cr — 30 Ni
—20Si—20Mo—20W (16)

Ahnliche Formeln existieren auch fiir die Bainitstarttemperatur und die
Temperatur der vollstandigen bainitischen und martensitischen Um-
wandlung von STEVEN und HAYNES [104] sowie die Ac;- und Ac,-Tempe-
raturen von GRANGE [105]:

Bg(°C) = 830,0 —270,0 C — 90,0 Mn — 37,0 Ni — 70,0 Cr

— 83,0 Mo (17)
Bf(°C) = By — 120°C (18)
M;(°C) = Mg —215°C (19)
Ac3(°F) = 1570 — 323 C — 25 Mn + 80 Si — 3 Cr — 32 Ni (20)
Ac;(°F) = 1333 — 25 Mn + 40 Si + 42 Cr — 26 Ni (21)

Durch die steigende Anzahl der zur Verfiigung stehenden Umwandlungs-
diagramme (vgl. Tabelle 2) konnten die Formeln durch nichtlineare
Einfliisse des Kohlenstoffs und die gegenseitige Beeinflussung verschie-
dener Legierungselemente bei ANDREWS [106] erweitert werden.
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Acs(°C) = 910 — 203 /C — 15,2 Ni + 44,7 Si + 104V
+31,5Mo + 13,1 W (=30 Mn— 11 Cr
—20Cu+ 700 P + 400 Al + 120 As (22)
+ 400 Ti)

Ac,(°C) = 723 — 10,7 Mn — 16,9 Ni + 29,1 Si + 16,9 Cr
+290As + 6,38W (23)

M,(°C) =512,0 — 453,0 C — 16,9 Ni + 15 Cr — 9,5 Mo
+217C%—= 71,5CMn—67,6 CCr (24)

Die Aufspaltung der Ac,-Linie bei hoher legierten Stahlen in eine Ac,- und
Ac-Linie wird von PAWIOWSKI [107] durch die Anpassung von Glei-
chungen nach GRANGE [105], ANDREWS [106], ELDIS [108], HOUGARDY
[109] und TRZASKA und DOBRZANSKI [110] untersucht. Die beste Korre-
lation mit den Datensatzen wird durch die Anpassung der Gleichung nach
TRZASKA [10] erreicht:

Acy(°C) = 752,7 — 11,2 C — 3,2 Mn + 33,2 Si + 25,9 Cr
— 13,4 Ni— 36,8 Mo —9,9V + 39,9 Cu (25)

Tabelle 2: Giiltigkeitsbereiche der empirischen Formeln zur Berechnung von Umwand-
lungstemperaturen und -zeiten (nach [104] [105] [106] [107] [110])

Legierungsgehalt in Gew.%
Steven & Haynes C<0,55 Mn<1,70 Ni<5,00 Cr<3,50
(1956)
65 Datensitze Mo<1,00 - -
Grange (1961) 0,35<C<0,63 | 0,37<Mn<1,85 | 0,15<Si<0,30 Ni<3,41
19 Datensatze CI"<0,93 MO<0,23
Andrews (1965) C<0,59 Mn<1,98 Ni<5,00 Si<1,78
196 Datensatze Cr<4,48 V<0,70 Mo<1,05 W<4,10
Pawlowski (2011) C<0,75 Mn<2,94 S|<1,21 Cl"<2,04
89 Datensatze Ni<2,52 Mo<0,68 V<0,77 Cu<0,25
Trzaska und 0,20<C<0,50 Si<1,00 Mn<2,00 Ni<4,00
Dobrzanski (2007)
300 Datensitze CI"<3,00 Mo<1 ,00 V<0,20
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Weitere Formeln existieren u. a. von BODNAR [um1], CAPDEVILA [112],
GRANGE und STEWART [u3], KASATKIN ET AL. [114]; KIRKALDY [u5],
KUNG und RAYMENT [116], KUNITAKE und OKADA [u7], LEE [18],
LEE und LEE [n9] und [120], LI [121], LORENZ [101], MINTZ [122],
NEHRENBERG [123], TAKADA [124], YANG [47] und ZHAO [125], die
teilweise auf einen Vergleich dlterer Modelle zuriickgreifen und diese
anpassen bzw. um den Einfluss zusatzlicher Legierungselemente erwei-
tern [116].

Die Abschdtzung der Zeit bis zum Einsetzen der diffusionsgesteuerten
Umwandlungen kann im Fall kontinuierlicher Umwandlungsschaubilder
anhand des Konzepts der kritischen Abkiihlgeschwindigkeit erfolgen.
Nach BLONDEAU ET AL. [126] und MAYNIER ET AL. [127] kann die
Abschdtzung der minimalen Abkiihlgeschwindigkeit V¢ bei 700 °C fiir die
Unterdriickung der ferritisch-perlitischen Umwandlung und V, fiir die
Unterdriickung der bainitische Umwandlung nach Formel (26) und (27)
erfolgen. TRZASKA und DOBRZANSKI [110] schlagen dhnliche Formeln
fir die Berechnung der Zeit bis zum Einsetzen der Phasenumwand-
lung vor.

log Vs(K/s) = 10,17 — (3,8 C + 1,07 Mn + 0,70 Ni
+0,57 Cr + 1,58 Mo + 0,0032 P, (26)

log Vy(K/s) = 9,81 — (4,26 C + 1,05 Mn + 0,54 Ni

+0,5Cr + 0,66 Mo + 0,00183 P, (27)
1 (n10)R  t\ "
Pa = <T - T lOg a) (28)

Fir die temperaturabhdngige Entwicklung des Phasenanteils p,, der
diffusionslosen martensitischen Umwandlung haben LEE und LEE [u9]
und [120] die von der chemischen Zusammensetzung und ASTM-Korn-
grofle G des Austenits abhdngigen Formeln (29)-(33) an 37 niedrig legier-
ten Stahlen erarbeitet:

dpm

T = K (1= p)™ (29)

K = Gastn "2 (Mg — T)019
L= 9,017 + 62,88 C + 9,27 Ni — 1,08 Cr + 25,76 Mo

(30)
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M;(°C) = 402 — 797 C + 14,4 Mn + 15,3 Si — 31,1 Ni
+ 345,6 Cr + 434,6Mo

+(596C+38Ni—41Cr (31)
— 53,8 Mo) Gasru
a, = 0,42 — 0,246 C + 0,359 (2 (32)
by, = 1,320+ 1,576 C + 1,933 C? (33)

Wird ein komplexer nichtlinearer Zusammenhang zwischen den Legie-
rungselementen und den Umwandlungsbereichen vermutet, so ist die
Beschreibung durch Regressionsfunktionen nicht mehr zielfiihrend.
Kiinstliche neuronale Netze ermdglichen in diesem Fall eine Vorhersage
des Umwandlungsverhaltens ohne explizite Vorgabe der Zusammenhange
zwischen Eingangs- und Ausgangsdaten. Sie benotigen jedoch eine grof3e,
von den unabhdngigen Einflussgrofen n abhdngige Anzahl von 2" bis 3"
Datensdtzen zum Training [128]. Fir die Berechnung der Harte von
Stirnabschreckproben werden von VERMEULEN beispielsweise mindes-
tens 800 Datensdtze bendtigt [129]. CAPDEVILA ET AL. [130] verwenden
die Datensdtze von 170 Stdahlen, um ein neuronales Netzwerk zur
Bestimmung der M-Temperatur zu trainieren. Weitere 150 Datensdtze
wurden fiir die Evaluierung verwendet. Die erreichte Vorhersage-
genauigkeit fiir weitere Datensatze ist jedoch aufgrund von Fehlern in den
zum Training verwendeten Daten gering [131]. Durch die von SOURMAIL
und GARCIA-MATEO durchgefiihrte Uberarbeitung und Erweiterung
der Datensdtze auf iiber 1.000 Trainingsdaten und 124 Testdaten konnte
eine Standardabweichung zwischen der gemessenen und berechneten
Ms-Temperatur von +24 K erreicht werden [131]. DOBRANSKI und
TRZASKA [132] verwenden die kontinuierlichen ZTU-Diagramme von 400
Stahlen, um ein neuronales Netzwerk zur Bestimmung der Acs-, Ac,-, Bs-
und Ms-Temperaturen sowie der kiirzesten Zeit bis zum Einsetzen einer
ferritischen, perlitischen und bainitischen Umwandlung zu trainieren. Die
erreichten Vorhersagegenauigkeiten der neuronalen Netze iibertreffen die
alterer Regressionsformeln [132].
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2.3.2 Semiempirische Berechnungsmodelle

Ein weit verbreiteter semiempirischer Ansatz ist die thermodynamische
Berechnung von Phasendiagrammen unter Verwendung von experimen-
tellen Datenbanken zur freien Enthalpie. Im einfachsten Fall wird
zundchst ein Zweiphasenzustandsdiagramm im thermodynamischen
Gleichgewicht untersucht. Da ein System stets den Zustand der niedrigs-
ten freien Enthalpie (auch Gibbs-Energie genannt) anstrebt, kann der
Gleichgewichtszustand zwischen den Phasen bei bekannter Zusammen-
setzung, Temperatur und bekanntem Druck durch die Minimierung der
freien Enthalpie berechnet werden [133]. Diese unter der Abkiirzung
Calphad [134] (engl.: Calculation of phase diagrams) bekannte Methode
ist beispielsweise in den Berechnungsprogrammen SOLGASMIX [135],
Thermo-Calc [136], FactStage [137] und MTDATA [138] umgesetzt und
erlaubt die direkte Berechnung von Mehrphasenzustandsdiagrammen
und der Ac;- und Ac,-Temperaturen einer Vielzahl von Legierungen. Aus
der Differenz der freien Enthalpie zwischen Austenit und Ferrit bei
schneller Abkiihlung kann auch die temperaturabhdngige thermodyna-
mische Triebkraft fiir die Phasenumwandlung in Martensit berechnet
werden [139]. Aufbauend auf der Datenbasis von Thermo-Calc haben
GOSH und OLSEN [140] die Datenbank kMart (engl.: kinetics of
Martensitic Transformation) zur Berechnung der Martensitstarttempera-
tur M; erstellt und erreichen eine Genauigkeit von 40 K.

Fir die Ermittlung von isothermen ZTU-Diagrammen hat KIRKALDY
1978 [141] erstmals ein Modell vorgeschlagen, das die Berechnung der
Lage und Form des Umwandlungsbereiches der Phasenumwandlungen
mit Diffusionsbeteiligung ermoglicht. Durch eine Erweiterung des
Modells mit angepassten Gewichtungen der Legierungselemente durch
KIRKALDY und VENUGOPALAN [u5] und des Korngrofieneinflusses
[142] durch KIRKALDY ist die getrennte Analyse der Phasenumwand-
lungen in Ferrit, Perlit und Bainit sowie die Berechnung des Umwand-
lungsfortschrittes moglich. Das Modell verkniipft die Umwandlungs-
geschwindigkeit mit der temperaturabhdngigen Anzahl der Keimstellen
an den Korngrenzen und der Diffusionsgeschwindigkeit der Legierungs-
elemente. Die Zeit t, die fiir die Umwandlung eines definierten Volumen-
anteils x bei isothermer Haltetemperatur T bendtigt wird, kann am
Beispiel des erweiterten Modells durch Gleichung (34) in Abhangigkeit
der Volumenanteile der Legierungselemente und der Austenitkorngrofie
N nach ASTM bestimmt werden.
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p
1

) = i ) p2a7s (1 pyerrs 54
0

Die Unterkiithlung des Austenits unter die Acs- und Ac-Temperaturen
wird thermodynamisch berechnet. Die Bs-Temperatur wird durch eine
eigene empirische Formel ermittelt, wohingegen fiir die M;-Temperatur
auf die Formel von STEVEN und HAYNES [104] zurilickgegriffen wird. Die
Faktoren fiir den Einfluss der Korngréfle und der Legierungselemente,
sowie die Aktivierungsenergie, beruhen auf Regressionsanalysen. Fiir die
einzelnen Phasen Ferrit, Perlit und Bainit werden folgende Gewichtungen
angegeben:

_ 60Mn+2Ni+68Cr+ 244 Mo

Tf = _ I
6 26asTi/8 AT3 exp (2;+T500) 55
_ 1,8+5,4(Cr+ Mo+ 4 Mo Ni) ;
1 1 0,5 Mo
mit: D= exp(_Z;'TSOO) + exp(—3}7?.;‘)oo) (37)
(23+10C+4Cr+19Mo)10~* ;
Tp = _ 8
6 2GastM/8 AT2 exp (ZRZ—T5OO) 68

Um die trage Umwandlungskinetik zum Ende der Bainitumwandlung
genauer zu beschreiben, wird der Integralteil der Gleichung durch die
Funktion (39) angepasst.

P
e f exp (p?(1,9C+25Mn+ 0,9 Ni + 1,7 Cr + 4 Mo — 2,6)) p

p2(-P)/3 (1 — p)2v/3 p (39)

0

Fir das KIRKALDY-Modell existieren mehrere Modifikationen und
Erweiterungen. Das von LI ET AL. vorgeschlagene Modell besitzt einen
vergleichbaren Aufbau, geht jedoch von einem exponentiellen Einfluss
der Legierungselemente und abweichenden Faktoren fiir den Korn-
grofleneinfluss, die Keimbildung und Aktivierungsenergie aus [121]. Die
Erweiterung um den Einfluss des Legierungselements Bor durch
AKERSTROM erméglicht den Einsatz fiir die Simulation von Bor-Man-
ganstdhlen fiir Presshdrteprozesse [143]. Dieses Modell wird wiederum
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von HIPPCHEN aufgegriffen und fiir den indirekten Pressharteprozess
weiterentwickelt [144]. Eine umfangreichere Erweiterung des Modells
wird auch fiir die Berechnung von Phasenumwandlungen im kommer-
ziellen Berechnungsprogramm JMatPro verwendet [145].

BHADESHIA geht in seinem Modell hingegen davon aus, dass die Inkuba-
tionszeit bis zum Umwandlungsbeginn primdr von der Keimbildungsrate
abhdngt [146]. Nach RUSSEL kann diese Inkubationszeit 7, mit der abso-
luten Temperatur T, einem effektiven Diffusionskoeffizienten D und der
Anderung der freien Enthalpie AF,, bei der Phasenumwandlung nach dem
in Gleichung (40) gezeigten Zusammenhang berechnet werden [147]. Der
Exponent p betrdgt hierbei 2 fiir kohdarente Keimbildung und 3 fiir inko-
harente Keimbildung. Aus Gleichung (40) leitet BHADESHIA Gleichung
(41) ab, in der fiir die Variablen Q, Cy, py und zy fiir Ferrit und Bainit die in
Tabelle 3 angegebenen Werte ermittelt wurden. Die Inkubationszeit ist
bei isothermer Temperatur T somit nur noch von der Anderung der freien
Enthalpie AF,, abhdngig. Diese kann fiir die jeweilige Legierungszusam-
mensetzung thermodynamisch berechnet werden.

T
Ty € (40)
(AGE)PvD 4
n(F (MG, )PP Q s
nl———— || =— 1
T RT " P (41)
Tabelle 3: Konstanten und Koeffizienten fiir die Umwandlungsberechnung (nach [146])
Ililr:v?mn:;ha- Aktivierungs- Konstante | Expo- Kon- Korrelations-
nisg\us energie Q Co nent p, | stante z, | koeffizient
Scherung 0,2432 0,01350 5 20 0,97428
Diffusion 0,6031 0,01905 4 20 0,91165

Bei einem Vergleich der semiempirischen Simulationsmodelle von
KIRKALDY und BHADESHIA erzielt ersteres bei niedrig legierten Stihlen,
zweites hingegen bei hoher legierten Stihlen bessere Ubereinstimmungen
mit Literaturdaten [148]. Durch die empirische Anpassung und Erwei-
terung der Fittingparameter an ZTU-Schaubildern weiterer Werkstoffe
kann die Ubereinstimmung beider Modelle fiir diese Werkstoffe erhoht
werden [148]. Durch diese Betonung des empirischen Teils der Modelle
wird die Fahigkeit zur Extrapolation jedoch unter Umstdanden weiter ein-
geschrankt.
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2.3.3 Physikalische Berechnungsmodelle

Unter der Voraussetzung, dass sowohl die physikalischen und chemischen
Mechanismen der Phasenumwandlung als auch die exakten Randbedin-
gungen wie die Verteilung von Legierungselementen, Gitterbaufehlern
und Eigenspannungen bekannt sind, konnen beliebige Warmebehand-
lungsprozesse durch physikalische Modelle exakt berechnet werden. Da
die genauen Bildungsmechanismen der metallurgischen Phasen jedoch
noch nicht abschlief3end geklart sind und der exakte Ausgangszustand
des Gefiiges messtechnisch nur schwer zu bestimmen ist, ist eine solche
Herangehensweise noch nicht moéglich. Im Folgenden sollen dennoch
einige interessante mikroskopische, mesoskopische und makroskopische
Ansitze zusammengefasst werden, die erste Schritte zu einem physikali-
schen Modell aufzeigen.

Auf einer makroskopischen Ebene kann dies durch die Erweiterung
des JMAK-Modells durch die unabhdngige Beschreibung verschiedener
Mechanismen der Keimbildung, des Keimwachstums und des Zusammen-
stoflens der Korner geschehen. LIU ET AL. haben hierfiir ein analytisches
Modell aufgestellt, das eine Kombination verschiedener Umwandlungs-
teilmechanismen fiir Keimbildung und Wachstum erlaubt [149].

Auf mesoskopischer Ebene wird von SONG ET AL. eine Phasenfeld-
simulation zur Modellierung der Kohlenstoffdiffusion als kontrollierender
Parameter der bainitischen Umwandlung eines Walzlagerstahles verwen-
det [150]. Die Phasenfeldsimulation basiert auf der Simulationssoftware
MICRESS und behandelt neben der Phasenumwandlung und Kohlen-
stoffdiffusion auch die Karbidausscheidung aus dem bainitischen Ferrit.
Bei einer Auflosung der Simulation von 2 nm werden gute Ubereinstim-
mungen mit transmissionselektronenmikroskopischen und atomson-
denanalytischen Untersuchungen erzielt [151].

Auf mikroskopischer Ebene kann das Keimwachstum bei diffusionsloser
austenitisch-ferritischer Phasenumwandlung in reinem Eisen durch eine
kinetische Monte-Carlo-Simulation abgebildet werden [152]. Um trotz der
Berticksichtigung der einzelnen Atome eine vertretbare Rechenzeit zu
gewdhrleisten, werden den Atomen diskrete Positionen auf den unter-
schiedlichen Kristallgittern der beteiligten Phasen vorgegeben, zwischen
denen die Atome an den Phasengrenzen stochastisch springen [153].
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2.4 Die Warmebehandlung von Wailzlagerstahlen

Die Warmebehandlung beschreibt eine Folge von Prozessschritten, in
deren Verlauf das Gefiige und somit die Eigenschaften eines Werkstiickes
bzw. einzelner Werkstiickbereiche durch einen definierten Zeit-Tempe-
ratur-Verlauf an die jeweiligen Erfordernisse einzelner Bearbeitungs-
schritte sowie des finalen Gebrauchs angepasst werden [29]. Der Warme-
behandlungsprozess nutzt dazu das in Abschnitt 2.1 beschriebene tempe-
raturabhangige Losungsverhalten der Legierungsatome sowie die Phasen-
umwandlungen des Stahles zur Erzeugung eines Gefiliges mit geeigneten
physikalischen und mechanischen Eigenschaften aus. Bei der Fertigung
von Walzlagerkomponenten konnen so, z.B. durch das Weichgliihen, eine
fir die spanende Bearbeitung des Halbzeuges optimierte geringe Harte
und Festigkeit bei gleichzeitig hoher Verformbarkeit sowie durch Harten
bzw. Vergiiten fiir die spateren Gebrauchseigenschaften des Walzlagers
hohe Festigkeit und Oberflichenharte erzeugt werden.

2.4.1 Die Legierungszusammensetzungen
der Walzlagerstdhle

Am haufigsten werden fiir Walzlager durchhartende Chromstdhle, ins-
besondere der Stahl 1.3505 (100Cr6) bzw. seine internationalen Abwand-
lungen wie z.B. 52100, EN31, SUJ-2 und GCr15 mit einem Kohlenstoffgehalt
von ca. 1 Gew.% und einen Chromgehalt von ca.1,5 Gew.% eingesetzt
[154]. Bei grofleren Lagerkomponenten wird der Gehalt der Legierungs-
elemente Cr, Mn, Mo und Si gegebenenfalls erhéht, um auch bei
langsamer Abkiihlung im Kern eine ausreichende Harte zu gewdhrleisten.
Die Legierungselemente haben nach BESWICK die folgenden Bedeutun-
gen fiir die Verarbeitungs- und Gebrauchseigenschaften der Walzlager-
stahle [155]:

Kohlenstoff:

e Steigert die Harte des bainitischen und martensitischen Gefiiges

e Verlangsamt das Wachstum der Austenitkorner durch ungeloste
Karbide

e Erleichtert das GKZ-Glithen durch die Erh6hung der Keimstellen

e Verringert die Ms-Temperatur stark

Chrom:

e Verringert die Diffusionsgeschwindigkeit des Kohlenstoffes im
Austenit
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e Fiihrt zu feinlamellarerem Perlit und erleichtert das Einformen
der Karbide
e Verlangsamt die Karbidauflosung
e Verlangsamt die Phasenumwandlung des Perlits und oberen
Bainits
Molybdan:

e Verlangsamt die Phasenumwandlung des Perlits und oberen
Bainits
Mangan:
e Verhindert die Bildung von sproden Eisensulfiden

e Kann zu groberen Karbiden im GKZ-geglithten Gefiige fithren
e Verlangsamt die Phasenumwandlung des unteren Bainits

Tabelle 4: I1SO 683-17:1999(E) (nach [156])

Bezeichnung Gew.% (o Si Mn Cr Mo weitere

Min. 0,93 0,15 0,25 1,35 -
100Cr6

Max. 1,05 0,35 0,45 1,60 0,10

Min. 0,93 0,45 0,90 0,90 -
100CrMnSi4-4

Max. 1,05 0,75 1,20 1,20 0,10

Min. 0,93 0,45 1,00 1,40 -
100CrMnSi6-4

Max. 1,05 0,75 1,20 1,65 0,10 P <0,025

Min. 0,93 0,45 1,40 1,40 -

100CrMnSi6-6 $<0,015
Max. | 1,05 | 075 | 170 | 165 | 0,10
Al < 0,050
Min. | 093 | 015 | 025 | 165 | 015
100CrMo7
Max. | 105 | 035 | 045 | 105 | 030 | C4<93%0
Min. | 093 | 015 | 060 | 165 | 020 | ©<00015
100CrMo7-3
Max. | 105 | 035 | 080 | 195 | 035
Min. | 093 | 015 | 060 | 165 | 040
100CrMo7-4

Max. 1,05 0,35 0,80 1,95 0,50

Min. 0,93 0,40 0,80 1,80 0,50
100CrMnMoSi8-4-6

Max. 1,05 0,60 1,10 2,05 0,60
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Silizium:
e Bindet Sauerstoff und verringert die Zahl nichtmetallischer
Oxideinschliisse

e Verringert die Bearbeitbarkeit und Kaltumformbarkeit
e Verlangsamt die Phasenumwandlung des unteren Bainits stark

Neben den durchhirtenden Stihlen konnen auch induktionshartende
Stahle mit einem Kohlenstoffgehalt von 0,4 Gew.% - 0,7 Gew.% sowie
einsatzhartende Stdhle verwendet werden, deren geringerer Kohlenstoft-
gehalt von 0,1 Gew.% - 0,2 Gew.% fiir die ndtige Harte in der Randschicht
lokal durch einen Aufkohlungsprozess gesteigert wird. Vereinzelt werden
auch Edelstahle fiir den Einsatz in korrosiven Umgebungen sowie sekun-
darhartende Stdhle fiir Hochtemperaturanwendungen genutzt. Eine Aus-
wahl wichtiger durchhéartender Walzlagerstihle sowie deren chemischer
Zusammensetzung ist in Tabelle 4 gegeben. Fiir weitere Stdhle sei auf
ISO 683-17 [156] verwiesen.

2.4.2 Warmebehandlungsablauf
iibereutektoider Walzlagerstihle

Aufgrund der besonderen wirtschaftlichen Bedeutung der durchharten-
den Walzlagerstahle [157] wird im Folgenden auf den Warmebehand-
lungsprozess tibereutektoider Stihle eingegangen. Als Ausgangsmaterial
dienen hierfiir meist gewalzte Halbzeuge wie Rohre oder Stangen, die
gegebenenfalls durch Warmumformprozesse wie Schmieden und Ring-
walzen vorgeformt werden. Das nach langsamer Abkiithlung vorliegende
perlitische Gefiige besteht aus ca. 15 Vol.% Zementit bzw. Karbiden,
die lamellar in einer ferritischen Matrix verteilt sind. Fiir eine einfache
Zerspanbarkeit zur Fertigung der Halbzeuge sowie fiir eine homogenere
Verteilung der Legierungselemente vor dem Harten, werden diese Gefiige
zundchst auf kugelige Karbide gegliiht. Hierfir wird der Werkstoff fiir
mehrere Stunden knapp oberhalb der Aci-Temperatur gehalten oder fiir
eine Verkiirzung der Haltezeit um die Aci-Temperatur gependelt. Die
Karbidlamellen des Perlits formen sich dabei zu energetisch giinstigeren
kugelférmigen Karbiden ein, was wiederum die Festigkeit des Werkstoffes
senkt und seine Duktilitdt erhoht. Die Verteilung der eingeformten Kar-
bide sowie die in ihnen gebundenen Legierungselemente haben einen
grofden Einfluss auf die nachfolgende Warmebehandlung. Eine inhomo-
gene Verteilung durch Karbidnetzwerke, Zeiligkeiten und grofde Karbide
ist im Allgemeinen unerwiinscht und fiihrt zu einer Verschlechterung der
Werkstoffeigenschaften [158]. Die Grofde und Verteilung der Karbide ist
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in Stahl-Eisen-Priifblatt SEP 1520 [159] geregelt und kann anhand von
Bildreihen eingestuft werden. In einem zweiten Warmebehandlungs-
schritt werden die spanend bearbeiteten Bauteile gehartet. Hierfiir wer-
den sie bei einer Temperatur zwischen der Acif- und Acm-Linie austeniti-
siert und anschlieflend wahlweise durch rasches Abschrecken in Wasser
oder Ol auf Raumtemperatur martensitisch gehartet und angelassen oder
durch isothermes Halten im Salzbad auf einer Temperatur knapp ober-
halb der Ms-Temperatur bainitisiert und ggf. angelassen. Die beispielhafte
Zeit-Temperatur-Folge bei der Herstellung eines durchhartenden Walz-
lagers ist in Bild 14 gezeigt.

Schmieden GKZ-Glihen Austenit- Harten Anlassen
isieren Bainitisieren

T Ac,,
B Ac,
©
5]
Q.
§
._

Bainitisieren

s A M,
Harten

Zeit ———»

Bild 14: Schematische Temperaturfiihrungen beim martensitischen Harten und
Bainitisieren

2.4.3 Karbidauflosungskinetik bei der Austenitisierung
der Walzlagerstdhle

Im Gegensatz zu niedriglegierten untereutektoiden Stihlen werden die
Karbide bei der Austenitisierung von Walzlagern tiblicherweise nicht voll-
standig im Austenit gelost, sodass z.B. bei 100Cr6 nach 30 min. Austeniti-
sierung bei 860 °C noch ca. 4 Vol.% an ungelosten Karbiden verbleiben
[160]. Der zeitliche Verlauf der Karbidauflésung wird von EPP ET AL. [161]
fiir den Werkstoff 100Cr6 durch Réntgenbeugungsanalyse untersucht. Die
Messungen zeigen, dass die mit Thermo-Calc berechnete vollstandige
Karbidauflosung bei einer Ac,-Temperatur von 870 °C auch nach langerer
Haltezeit von 42 min. bei goo °C nicht erreicht wird [161]. ZHAO ET AL.
[162] fithren diese zunehmende Verlangsamung der Karbidauflésung auf
die inhomogene Verteilung und Anreicherung des Chroms im Austenit
zurtick.
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Eine vollstindige Karbidauflosung durch eine Erhohung der Austenitisie-
rungstemperatur ist jedoch nicht gewiinscht, da die Karbide zum einen
das Wachstum der Austenitkorner verlangsamen [163], zum anderen die
Verschleif3bestandigkeit der geharteten Lager erh6hen [164]. Dies hat zur
Folge, dass die Konzentration des Kohlenstoffes und anderer Legierungs-
elemente im Austenit von der chemischen Zusammensetzung des Ge-
samtwerkstoffes abweicht [165]. Beim anschliefSenden Harten verschieben
sich die entsprechenden ZTU-Schaubilder durch die unvollstindige
Karbidauflésung zu kiirzeren Zeiten und hoheren Temperaturen. Der
Zusammenhang zwischen den Austenitisierungsparametern und der bai-
nitischen Phasenumwandlung wird von SOURMAIL und SMANIO [166]
fir eine Reihe durchhartender Walzlagerstahle untersucht. Der Kohlen-
stoffgehalt im Austenit wird dabei invers iiber semiempirische Formeln
zur Berechnung der Martensitstarttemperatur ermittelt. Der Einfluss
der Austenitisierungsbedingungen auf die martensitische Phasenum-
wandlung bei Kurzzeitwarmebehandlungen des Stahls 100Cr6 wird von
HUNKEL experimentell und numerisch untersucht [167]. Der Chromge-
halt, der in den Karbiden nach Messungen von STICKELS [168] im weich-
geglithten Zustand des Werkstoffes 100Cr6 9 Gew.% betragt, wird jedoch
von beiden Autoren nicht beriicksichtigt. Durch die Einbeziehung der
Legierungselemente Chrom, Cobalt und Aluminium erzielt LUZIGNOVA
[36] bei der Berechnung der bainitischen Umwandlung gute Ubereinst-
immungen mit experimentellen Werten. BESWICK [168] ermittelt bei
Untersuchungen im weichgeglithten Zustand einen Chromgehalt von 7
Gew.% in den Karbiden, der wahrend der Austenitisierung auf bis zu 12
Gew.% ansteigt. SONG [151] misst nach einer Austenitisierung von 5 min.
bei 850 °C einen Chromgehalt der als (Fe, Cr);C identifizierten Karbide
von 12 Gew.%. Neben der Anreicherung von Chrom wird auch ein hoherer
Anteil von Mangan in den GKZ-gegliihten Karbiden festgestellt, wohinge-
gen Silizium aus den Karbiden verdrangt wird [151]. Die Effekte von
Chrom, Mangan und Silizium auf die Karbidauflosungskinetik werden
von ZHANG ET AL. untersucht [170]. Nach thermodynamischen Berech-
nungen von KANG und RIVERA-DIAZ-DEL-CASTILLO [171] wird bei
hoherlegierten Walzlagerstahlen auch ein gewisser Prozentsatz von Mo-
lybdédn in den Karbiden gebunden. Die Karbidauflosung wird beschleu-
nigt. Quantitative Messungen der Legierungselementkonzentrationen in
hoherlegierten Walzlagerstahlen liegen jedoch noch nicht vor.
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2.5 Numerische Simulation von
Wairmebehandlungsprozessen

Die komplexe Interaktion thermischer, metallurgischer und mechanischer
Phdnomene macht die Prognose des Werkstoffverhaltens und der resul-
tierenden Bauteileigenschaften bei Warmebehandlungsprozessen auf3er-
ordentlich schwierig. Wahrend die Hartbarkeit bei einfachen Geometrien
wie Stirnabschreckproben noch durch empirische Methoden, z.B. von
GRANGE [172], DOANE [173] sowie KIRKALDY und FELDMAN [174], ab-
geschatzt werden kann, wird fiir die Berechnung von Eigenspannungen
und Verzug bei komplexeren Geometrien hdufig auf numerische Verfah-
ren zurickgegriffen. Durch die Diskretisierung des Bauteils in einzelne
finite Elemente konnen die thermischen und mechanischen Feldprobleme
soweit vereinfacht werden, dass sie durch die ndherungsweise Losung
eines Systems von Differenzialgleichungen hinreichend genau beschrie-
ben werden kénnen [175].

chemisch ----------------- » elektromagnetisch

b :.x.x.' =
i Elektrowarme Temperatur
\ 4

Y

L — t thermisch

l|jueusseyd

A =
Umwandlungswarme

Temperatur Phasenanteile

i A 4
T »] metallurgisch

A
Phasenanteile + Verformungsinduzierte PU

Temperatur
Umformwarme

B > mechanisch

Bild 15: Verkniipfung der Feldprobleme in einer Warmebehandlungssimulation
(nach [176])

Wie in Bild 15 dargestellt, konnen die Feldprobleme dabei nicht unabhan-
gig voneinander behandelt werden. Vielmehr muss die Interaktion unter-
einander durch die temperatur- und phasenabhdngigen Werkstoffeigen-
schaften, die Umform- und Umwandlungswiarme sowie die Umwand-
lungsplastizitdt berticksichtigt werden [176]. Je nach Art des Warmebe-
handlungsprozesses muss neben der Kopplung der thermophysikalischen,
thermometallurgischen und thermomechanischen Probleme auch die
elektromagnetische Erwarmung der Bauteile sowie die Diffusion von
Legierungselementen berticksichtigt werden. Diese Teilprobleme werden
bei einer schwachen oder indirekten Kopplung sequentiell gelost und
dienen als Randbedingungen fiir die Simulationsschritte der verkniipften
Phdnomene. Bei einer starken Kopplung werden die Effekte hingegen
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simultan in einem gemeinsamen Gleichungssystem gelost [177]. Dies
fihrt bei starken Wechselwirkungen der Teilprobleme untereinander
zwar zu einer robusteren Konvergenz, jedoch auch zu einem hoheren
Rechenaufwand [178]. Eine gekoppelte thermometallurgische Simulation
wird mittlerweile von kommerziellen FE-Simulationsprogrammen wie
SYSWELD [179], LS-DYNA [180] und SIMUFACT [181] unterstiitzt.

2.6 Zusammenfassende Bewertung zum Stand der
Technik und Forschung

Die Legierungsbildung und Warmebehandlung von Walzlagerstdhlen hat
einen entscheidenden Einfluss auf die Fertigungs- und Gebrauchseigen-
schaften, weshalb sie in den vergangenen Jahrzehnten umfassend unter-
sucht wurden. Fiir die grundlegenden Vorgiange der Warmebehandlung
auf mesoskopischer und mikroskopischer Ebene konnten von verschiede-
nen Autoren Modelle erstellt und experimentell validiert werden, sodass
viele Aspekte der Umwandlungskinetik und der Eigenschaften der
resultierenden Phasen bekannt sind. Lediglich einzelne Teilaspekte der
Umwandlung, wie die Keimbildung und Karbidausscheidung bei der
bainitischen Umwandlung, werden noch kontrovers diskutiert. Einen
Uberblick iiber die Grundlagen zum Verstindnis dieser Vorginge bietet
Abschnitt 2.1.

Das Werkstoffverhalten kann bei der Warmebehandlung durch ZTU- und
ZTA-Diagramme dargestellt und wie in Abschnitt 2.2 beschrieben durch
eine Reihe von kontinuierlichen und diskontinuierlichen Methoden er-
mittelt werden. Am hdufigsten finden dabei das Dilatometerverfahren
sowie die thermische Analyse Anwendung, da die zugrundeliegenden
Kennwerte am einfachsten gemessen werden konnen. Zur elektronischen
Archivierung des ermittelten Umwandlungsverhaltens eignen sich neben
den ZTU-Diagrammen auch mathematische Modelle. Die grundlegenden
JMAK- und KM-Umwandlungsmodelle wurden mehrfach angepasst bzw.
erweitert, um die speziellen Umwandlungsverldufe einzelner Werkstoffe
und Werkstoffgruppen genauer beschreiben zu konnen. Auch fiir die
temperaturabhdngige Beschreibung der isothermen Umwandlungskenn-
werte sowie zur Umrechnung von isothermen auf kontinuierliche Pha-
senumwandlungen, existiert keine einheitliche Herangehensweise. Viel-
mehr werden in der Literatur verschiedenste Modelle und Korrekturen
vorgeschlagen und jeweils fiir eine kleine Anzahl von untersuchten Werk-
stoffen validiert.
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ZTU-Diagramme und Modellparameter zur Beschreibung der Umwand-
lungsvorgange sind bereits fiir eine Vielzahl von Werkstoffen verfiigbar
und konnen fiir die Auslegung und Simulation von Warmebehandlungs-
vorgingen genutzt werden. Prozessrandbedingungen wie Anderungen der
Austenitisierungsbedingungen, externe Krafte und Umformungen haben
jedoch einen entscheidenden Einfluss auf das Umwandlungsverhalten,
weshalb die ZTU-Diagramme nur fiir die Randbedingungen der Messung
giiltig sind. Auch fiir hoher legierte Walzlagerwerkstoffe sowie insbeson-
dere bei Abweichungen im Ausgangsgefiige und der mittleren Legie-
rungszusammensetzung sind nur wenige Datensdtze vorhanden. Zwar
finden sich vereinzelt Untersuchungen zum Einfluss einiger dieser Effek-
te, aufgrund von Unterschieden im den untersuchten Werkstoffchargen,
dem Versuchsaufbau und den Randbedingungen ist ein direkter Vergleich
jedoch nicht méglich. Eine Ubertragung der Erkenntnisse auf andere
Werkstoffe und Randbedingungen ist aufgrund der Nichtlinearitat
und eventueller gegenseitiger Beeinflussung mehrerer Effekte auf einen
begrenzten Legierungselement- und Prozessrandbedingungsbereich be-
schrankt.

Eine vollstandige experimentelle Ermittlung des Umwandlungsverhaltens
bei verschiedenen Prozessrandbedingungen erfordert jedoch einen erheb-
lichen Versuchsaufwand. Hierfiir bieten sich die in Abschnitt 2.3 be-
schriebenen empirischen und physikalischen Berechnungsmodelle an, die
nur die chemische Zusammensetzung des Werkstoffes sowie teilweise
die Korngrofle des Gefiiges als Eingangsdaten benétigen. Da vollstandig
physikalische Herangehensweisen noch nicht zur Verfiigung stehen,
missen fiir die Berechnung des Umwandlungsverhaltens vereinfachende
Annahmen getroffen und das semiempirische Modell anhand von Daten-
satzen kalibriert werden. Die Genauigkeit dieser Modelle ist deshalb
stark von der Grofle und Genauigkeit der Datenbasis abhdngig, mit der
sie kalibriert wurden, und erlaubt nur eine begrenzte Extrapolation auf
andere Werkstoffe. Aufgrund der unzureichenden Datengrundlage fiir die
Kalibrierung werden tibereutektoide Stdhle sowie Einfliisse von Prozess-
randbedingungen in den bisherigen Berechnungsmodellen meist nicht
berticksichtigt.

Insbesondere bei kohlenstoffreichen iibereutektoiden Wailzlagerstdahlen
erschwert die unvollstindige Karbidauflosung bei den gangigen Austeniti-
sierungsbedingungen die Berechnung der Phasenumwandlung. Die Kar
bide binden, wie in Abschnitt 2.4 beschrieben, einen Teil der Legie-
rungselemente, wodurch die chemische Zusammensetzung des Austenits
von der Zusammensetzung des Gesamtgefiiges abweicht. Untersuchungen
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der Karbidauflésung im Austenit wurden bereits anhand einiger iiber-
eutektoider Walzlagerstdhle fiir die bainitischen und martensitischen
Umwandlung durchgefiihrt. Andere Untersuchungen beschaftigen sich
detailliert mit der direkten Messung und Simulation der Karbidaufl6sung,
haben jedoch den Einfluss der Karbide auf die Lebensdauer der Walzlager
im Fokus.

Zusammenfassend lasst sich feststellen, dass noch keine Methode exis-
tiert, mit der die Phasenumwandlung von Walzlagerstahlen unter Bertick-
sichtigung mehrerer Prozessrandbedingungen mit einem vertretbaren
Aufwand ermittelt werden kann. Eine solche Methode muss einen Kom-
promiss zwischen der Genauigkeit experimenteller Untersuchungen und
dem geringen Aufwand semiempirischer, auf der chemischen Zusammen-
setzung und Korngrofie basierender, Berechnungsmodelle darstellen. Als
zielfiilhrend erscheint hierfiir ein modular aufgebautes semiempirisches
Modell, das die Verdnderung des Umwandlungsverhaltens, ausgehend
von einer erweiterbaren experimentellen Versuchsdatenbasis, bestimmt
und durch neue Erkenntnisse sukzessive angepasst werden kann.
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Ziel der vorliegenden Arbeit ist es, ein genaueres Verstandnis der
Einflussfaktoren auf die Phasenumwandlung von durchhartenden Walz-
lagerstahlen zu generieren sowie eine Methodik zur vereinfachten Kenn-
wertermittlung und exakten mathematischen Abbildung des Werkstoff-
verhaltens fiir den Einsatz in der FE-Simulation von Warmebehand-
lungsprozessen zu erarbeiten. Das hierfiir gewdhlte Vorgehen gliedert
sich in die nachfolgend beschriebenen fiinf Themenkomplexe:

e Erarbeitung einer einheitlichen und vergleichbaren Datenbasis
zum Umwandlungsverhalten der wichtigsten durchhartenden
Walzlagerstihle

e Quantitative Ermittlung aller relevanten Einflussgrofien auf die
Phasenumwandlungen der Walzlagerstahle

e Untersuchung und ggf. Anpassung von Modellen zur mathemati-
schen Abbildung des Umwandlungsverhaltens fiir den Einsatz in
FE-Berechnungsprogrammen

e Erarbeitung einer Handlungsempfehlung zur effizienten Charak-
terisierung neuer Walzlagerstahle bzw. bereits charakterisierter
Stdhle bei abweichenden Prozessrandbedingungen

e Validierung des erarbeiteten Vorgehens an einem serienprozess-
nahen Walzlagerring

Durch die gewonnenen Erkenntnisse soll ein effizienteres Vorgehen bei
der Simulation von Warmebehandlungsvorgiangen ermoglicht werden,
da der zeitliche und finanzielle Aufwand fiir die Charakterisierung neuer
Werkstoffchargen sowie bekannter Werkstoffe bei abweichenden Auste-
nitisierungsbedingungen erheblich reduziert wird. Dariiber hinaus soll
die Gilite der Simulationsergebnisse durch die exaktere Abbildung des
Umwandlungsverhaltens entscheidend verbessert werden.

In einem ersten Schritt wird hierfir das Umwandlungsverhalten der
industriell bedeutendsten durchhdrtenden Walzlagerstihle 100Cr6,
100CrMnSi6-4 und 100CrMo7-3 umfassend untersucht. Die ermittelte
Datenbasis dient sowohl fiir den direkten Einsatz in der Warmebehand-
lungssimulation, als auch als Referenz fiir die weiteren Untersuchungen
der Einflussfaktoren auf die Phasenumwandlungen. Der Einfluss von
Chargenschwankungen auf die kontinuierlichen und isothermen Um-
wandlungen wird am Beispiel des Referenzwerkstoffes 100Cr6 durch die
Variation der chemischen Zusammensetzung innerhalb der Werkstoff-
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toleranzen ermittelt. Durch die Analyse der hoherlegierten Werkstoffe
100CrMnSi6-4 und 100CrMo7-3 wird der Einfluss der Legierungselemente
Mangan und Silizium sowie Molybdan auf das Umwandlungsverhalten
quantifiziert. Um eine Vergleichbarkeit der Versuchsergebnisse unter-
einander zu gewahrleisten, werden die Versuche an einem einheitlichen
Versuchsaufbau mit vergleichbaren Versuchsrandbedingungen ermittelt.

Zur Quantifizierung des Einflusses von Prozessrandbedingungen auf die
Phasenumwandlung werden in einem weiteren Schritt Versuche durchge-
fithrt, bei denen je eine Randbedingung systematisch in mehreren Stufen
variiert und untersucht wird. Ein besonderes Augenmerk wird dabei
auf das GKZ-geglithte Ausgangsgefiige im Anlieferungszustand der Werk-
stoffe sowie die unvollstandige Karbidauflosung bei der Austenitisierung
gelegt. Durch die Ermittlung eines Zeit-Temperatur-Karbidauflosungs-
diagrammes (ZTK-Diagramm) und einer zusatzlichen Elementanalyse der
Karbide kann so die chemische Zusammensetzung des Austenits ermittelt
werden. Die gewonnenen Erkenntnisse zum Umwandlungsverhalten
konnen hierdurch in einen direkten quantitativen Zusammenhang mit
den Austenitisierungsbedingungen und der chemischen Zusammenset-
zung gesetzt werden. Der Einfluss der bei der Warmebehandlung von
Walzlagerkomponenten auftretenden Eigenspannungen auf die Phasen-
umwandlung wird durch Versuche unter externer Zug- und Druckbelas-
tung abgedeckt.

Aufbauend auf den experimentellen Ergebnissen zum Umwandlungs-
verhalten werden Modelle zur mathematischen Abbildung der Messwerte
fir den Einsatz in FE-Berechnungsprogrammen untersucht. Ziel ist es,
die Messwerte durch ein moglichst einfaches Modell hinreichend genau
abzubilden. Hierfiir werden Literaturmodelle zur Beschreibung der tem-
peratur- und phasenabhdngigen Umwandlungsrate herangezogen und
gegebenenfalls an das Verhalten der ibereutektoiden Stdhle angepasst.

In einem weiteren Schritt wird eine Handlungsempfehlung zur effizienten
Charakterisierung neuer Walzlagerstahle bzw. bereits charakterisierter
Stihle bei abweichenden Prozessrandbedingungen erarbeitet. Hierfiir
werden experimentelle Ergebnisse mit bereits vorhandenen Erkennt-
nissen zu vergleichbaren Stihlen und dem Einfluss der Prozessrand-
bedingungen tiiber mathematische Modelle zur Abbildung des Um-
wandlungsverhaltens erganzt, um den Versuchsaufwand fiir eine Neu-
charakterisierung zu reduzieren. Indem jeweils nur die Verdanderung
des Umwandlungsverhaltens zu den bereits ermittelten Datensitzen
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berechnet wird, soll die Vorhersagegenauigkeit im Vergleich zu reinen
semiempirischen Berechnungsmodellen signifikant erhoht werden.

Um die Eignung der erarbeiteten Methodik fiir den Einsatz im industrielle
Umfeld zu validieren, wird abschliefiend ein Datensatz eines weiteren
Werkstoffes durch die reduzierte Versuchsfithrung erstellt und durch
das semiempirische Modell berechnet. Die Daten werden mit weiteren
Messungen zum Umwandlungsverhalten validiert.
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4 Verwendete Werkstoffe,
Versuchseinrichtungen und Software

Im folgenden Kapitel werden die untersuchten Walzlagerwerkstoffe, die
fir die Werkstoffcharakterisierung verwendeten Versuchseinrichtungen
des Lehrstuhls fiir Fertigungstechnologie, die Versuchsmethodik sowie
die eingesetzte Software erldutert. Bei der Werkstoffauswahl wird neben
der chemischen Zusammensetzung auf das Ausgangsgefiige eingegangen.
Bei den verwendeten Versuchseinrichtungen wird insbesondere die ther-
momechanische Priifmaschine mit dem modifizierten Dilatometeraufbau
zur Ermittlung der ZTU- und UZTU-Diagramme erortert. Die weiteren
Versuchseinrichtungen und Softwarepakete sind unveranderte, kommer-
ziell erhiltliche Systeme, die deshalb nur kurz behandelt werden.

4.1 Untersuchte Walzlagerwerkstoffe

Zur Charakterisierung des Umwandlungsverhaltens durchhartender
Wailzlagerwerkstoffe werden drei Chargen des Werkstoffes 100Cr6 sowie
je eine Charge der Werkstoffe 100CrMnSi6-4 und 100CrMo7-3 untersucht.
Die zweite Charge des Werkstoffes 100Cr6 dient dabei als Referenzcharge
fir vergleichende Untersuchungen von Chargenschwankungen anhand
der niedriger legierten ersten Charge und der hoher legierten dritten
Charge. Fir die Untersuchung der Austenitisierungsbedingungen und
des Spannungseinflusses auf die Umwandlung wird ebenfalls die zweite
Charge des Referenzwerkstoffes 100Cr6 eingesetzt. Der Einfluss der Legie-
rungselemente Mn und Si auf die Phasenumwandlung wird durch den
hoher legierten Werkstoff 100CrMnSi6-4 abgedeckt, der Einfluss von Cr
und Mo durch den Werkstoff 100CrMo7-3. Um zu gewahrleisten, dass sich
die Untersuchungsergebnisse gut auf das Produktivgeschaft tibertragen
lassen, werden die Werkstoffe aus Lagerbestainden der Schaeffler AG
entnommen und entsprechen somit den firmeninternen Standards. Die
Werkstoffe liegen als geschaltes Stangenmaterial im Zustand +GKZ (+AC;
auf kugelige Karbide gegliiht) +K (+C; kaltverfestigt) vor. Die durch Fun-
kenemmisionsspektroskopie ermittelten chemischen Zusammensetzun-
gen der Werkstoffe sowie die Richtwerte nach ISO 683-17 [155] sind in
Tabelle 5 und Tabelle 6 zusammengefasst.
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Tabelle 5: Chemische Zusammensetzung des Gesamtgefiiges des Referenzwerkstoffes

Bezeichnung Gevcv.% e | s || @ | e || @i
Min. 093 | 015 | 025 | 1,35 . .
Charge1 | 1,01 | 029 | 030 | 149 | 000 | o004
100Cr6 Charge2 | 097 | 028 | 036 | 157 | 000 | 003
Charge3 | 096 | 031 | 040 | 156 | 003 | 0,09
Max. 105 | 035 | 045 | 160 | 010 .

Tabelle 6: Chemische Zusammensetzung des Gesamtgefiiges der hoher legierten Stdhle

ST Ge\(l:v.% e || oo || @i | @ | @
Min. 093 | 045 | 1,00 | 140 . .
100CrMnSi64 | Charge1 | 098 | 052 | 105 | 145 | 004 | 014
Max. 105 | 075 | 120 | 165 | o010 .
Min. 093 | 015 | 060 | 165 | 0,20 .
100CrMo7-3 | Charge1 | 098 | 034 | o76 | 177 | 025 | 015
Max. 105 | 035 | 08 | 195 | 035 .

4.2 Charakterisierung der Phasenumwandlung

Zur Charakterisierung des Umwandlungsverhaltens der untersuchten
Werkstoffe wird in dieser Arbeit das Dilatometerverfahren eingesetzt, da
es eine exakte Messung der Phasenumwandlung bei einem einfachen Ver-
suchsaufbau ermdéglicht (vgl. Abschnitt 2.2.1). Mit einem einheitlichen
Versuchsaufbau sollen ZTA- und ZTU-Diagramme bei kontinuierlicher
Temperaturdnderung und isothermer Temperaturfithrung ohne sowie mit
mechanischer Belastung der Probe ermittelt werden.

4.21 Thermomechanische Priifanlage

Fir die Untersuchungen stehen am LFT zwei weitgehend identische
thermomechanische Universalpriifmaschinen vom Typ Gleeble 3500
(Dynamic Systems Inc.) zur Verfiigung. Die Anlagen ermdglichen eine
konduktive, geregelte Probenerwarmung mit bis zu 10.000 K/s [182].
Aufgrund der niedrigen Frequenz des Wechselstroms von 50 Hz ist die
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elektrische Stromdichte dabei ndherungsweise gleichmafig tiber den Pro-
benquerschnitt verteilt und ermoglicht eine homogene Erwarmung der
Probe. Die Temperatur wird tiber mittig auf die Probe aufgeschweifdte
Thermodrahte erfasst und tiber die Pulsweite des Wechselstroms geregelt.
Zur Abschreckung der Probe konnen sowohl Wasser als auch Luft mit
variablem Druck auf bzw. in die Probe eingeleitet werden. Durch die
beidseitige Einspannung der Probe in wassergekiihlte Kupferspannbacken
wird ebenfalls fiir eine Warmeableitung bei der Probenabschreckung
gesorgt. Die Spannbacken sind fiir die Dilatometerversuche beweglich
gelagert, um eine nahezu kraftfreie Ausdehnung der Probe zu ermog-
lichen. Fir Versuche unter externer Krafteinleitung werden die Spann-
backen an einen Hydraulikzylinder und wahlweise eine 10 kN oder 100 kN
Kraftmessdose gekoppelt. Der gesamte Versuchsaufbau befindet sich in
einer Vakuumkammer, die mit einer Rotationsschieberpumpe bis auf
einen Restdruck von ca.10 Pa evakuiert werden kann. Ist vor allem bei
hoheren Temperaturen und Haltezeiten ein hoheres Vakuum erforder-
lich, so kann zusatzlich eine Diffusionspumpe zugeschalten werden.

I i 11 optisches Extensometer

Spann-  Thermo- Kraft-
backen drahte Probe messdose

Hydraulik und
konsole  Transformator einrichtung

Abschreck- e —

Probenkammer

Bild 16: Thermomechanische Priifanlage Gleeble 3500

Fir die Messung der thermischen, umwandlungsbedingten und transfor-
mationsplastischen Probendehnung stehen zwei unterschiedliche Syste-
me zur Verfiigung. Fiir Versuche bei geringeren Temperaturen und Halte-
zeiten erfolgt die Messung mit einem hochgenauen taktilen Quarzstabex-
tensometer Model 39018 (Dynamic Systems Inc.) auf Basis eines Differen-
tialtransformators mit einer Auflésung von 0,4 pm [183]. Bei Tempera-
turen tiber goo °C und Haltezeiten iiber 2 Stunden wird ein optisches
Extensometer LS-7600 der Firma KEYENCE CORPORATION eingesetzt,
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das die Abschattung einer GaN LED-Lichtleiste durch die Probe auf einer
hochgeschwindigkeits-CCD-Zeilenkamera 7070M mit einer Genauigkeit
von 3 pm misst [183]. Da dieses System beriihrungslos arbeitet, konnen so
das Kriechen der Probe durch den Anpressdruck der Quarzstibe sowie
die Messungenauigkeit durch die Erwarmung der Quarzstdbe vermieden
werden. Die Priifmaschine sowie eine vergroflerte Aufnahme der Proben-
kammer sind in Bild 16 dargestellt.

4.2.2 (Umform-) Dilatometerversuchsaufbau

Die Dilatometerversuche orientieren sich an dem von DSI entwickelten,
in Bild 17 skizzierten ISO-Q™-Versuchsaufbau zur umwandlungsbeding-
ten Querdehnungsmessung von Werkstoffen [184].

isotherme
Ebene

Kiihimittelzulauf Thermodréhte

o
v .
3 el
Hydraulik- | ¢y, _E“ 2
zylinder H b Q:
. § :
i “@
T Kupfer- o
KihImittelablauf spannbacken
Extens:ometer
Vakuumkammer

Bild 17: Skizzierter ISO-QTM Versuchsaufbau
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Bild 18: Modifizierte ISO-QTM-Probengeometrien

Hierfiir werden Rundproben mit einem mittig auf 6 mm reduzierten
Querschnitt verwendet (vgl. Bild 18 links). Die Proben besitzen beidseitig
axiale Sacklochbohrungen, iiber die der reduzierte Querschnitt der
Probenmitte mit Druckluft und Wasser gekiihlt werden kann. An die
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Bohrungen werden Abkiithlmodule gekoppelt, die das Kithlmedium durch
ein Rohr zur Spitze der Bohrungen leiten und wieder abfithren. Der
Kiihlkreislauf ist dabei durch Dichtringe vollstandig vom umgebenden
Vakuum gekapselt und erlaubt eine Probenabschreckung im Vakuum. Die
Einleitung von Zug- und Druckkriften erfolgt abweichend vom ISO-Q™-
Versuchsaufbau tiber die Kupferspannbacken auf modifizierte Proben mit
Absatz (vgl. Bild 18 rechts).

Wegen der homogenen elektrischen Widerstandserwarmung und gleich-
zeitigen Warmeableitung tiber die wassergekiihlten Spannbacken ent-
steht ein glockenformiges Temperaturprofil tiber die Probenachse, wobei
eine groflere freie Probenldnge zwischen den Kontaktflichen mit den
Spannbacken zu einem grofderen homogenen Temperaturfeld in der Pro-
benmitte und zu niedrigeren erreichbaren Abkiihlraten fiithrt. Fir die
Untersuchungen in dieser Arbeit haben sich modifizierte Kupferspann-
backen mit einer freien Probenldnge von 32 mm als geeigneter Kompro-
miss zwischen Temperaturhomogenitit und Abkiihlrate erwiesen. Die
numerisch berechnete und tber die Martensitharte nach dem Abschre-
cken validierte Temperaturverteilung, die sich bei der Austenitisierung
des Werkstoffes 100Cr6 mit diesen Spannbacken einstellt, ist in Bild 19
beispielhaft dargestellt. Zur schnellen Abschreckung nach der Austeniti-
sierung werden zusdtzlich Wasser bzw. Luft in die Kithlbohrungen einge-
leitet, wodurch der Warmestrom aus der Probenmitte zu den Spann-
backen erhoht wird und Abkiihlraten tiber 100 K/s erzielt werden. Die
Abkiihlrate wird dabei gegebenenfalls tiber kontrolliertes Gegenheizen
konstant gehalten. In der quasi isothermen Ebene der Probenmitte, die
iber den gesamten Versuchsablauf erhalten bleibt [185], konnen die
thermische und umwandlungsbedingte Probendehnung durch das taktile
bzw. optische Extensometer erfasst werden.

PR Werkstoff: 100Cr6 40
T °C HV 1
g e ® e .’Y.O .o T‘ = ae =—‘;-
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B D E it h= + Harte HV1 langs
= a : . o
g 80—+ . 790 T
52 - S — Temperatur quer
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Bild 19: Temperaturverteilung in der Probenmitte wahrend der Austenitisierung
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4.2.3 Versuchsdurchfiihrung und Auswertung

Zur Durchfithrung von Dilatometerversuchen werden Rundproben des
jeweiligen Werkstoffes mit einem mittig aufgeschweifdtem NiCr/NiAl-
Thermoelementpaar vom Typ K in den soeben beschriebenen Versuchs-
aufbau kraftschliissig eingespannt. Die Vakuumkammer wird evakuiert
und die Probe mit einer Aufheizrate von 5 K/s entsprechend des Ver-
suchsplans auf die jeweilige Austenitisierungstemperatur erwarmt und
fiir mehrere Minuten gehalten. Die anschliefdende kontinuierliche Abkiih-
lung erfolgt bis zu einer Abkiihlrate von 5 K/s tiber die Warmeleitung
der Spannbacken. Zwischen 6,25 K/s und 31,5 K/s wird zur schnelleren
Abkiithlung Luft und ab 50 K/s zusdtzlich Wasser mit einem Druck von
0,24 MPa in die Kiithlbohrungen eingeleitet. Fiir die Erstellung von konti-
nuierlichen ZTU-Diagrammen wird die Probe bis auf die Raumtemperatur
von 25 °C linear abgekiihlt. Bei isothermen ZTU-Diagrammen wird die
Probe hingegen mit einer Abkiihlrate von 100 K/s auf die jeweilige Halte-
temperatur abgeschreckt, fiir mehrere Minuten bis Tage isotherm gehal-
ten und anschliefdend weiter auf Raumtemperatur abgeschreckt.

1000 |
Werkstoff: 100Cr6 --== Solltemperatur
OC / “ hﬂ .
/ ‘\ kontinuierlich:
600 o — 50K/s
© 400 > — 20K/
2 / WA N i
? 200 \ - isotherm:
(%)
= 5 _/ " \\... 100 K/s; 300 °C
0 100 20071080 1090 1100 1110 s 1130

Zeit ———p
Bild 20: Regelung des zeitlichen Temperaturverlaufes

Die exemplarischen Temperatur-Zeit-Verlaufe zweier kontinuierlicher
und eines isothermen Versuchs sind in Bild 20 dargestellt. Durch die
Temperaturregelung der Priifmaschine betrdgt die maximale Tempera-
turabweichung zwischen Soll- und Isttemperatur der Probe beim Erwar-
men und isothermen Halten weniger als 2 °C. Lediglich bei schneller
kontinuierlicher Abschreckung entsteht beim Kontakt der Probe mit dem
Kiihlwasser kurzzeitig eine grofdere Temperaturabweichung. Um ein
starkes Unterschwingen der Probentemperatur beim Einregeln der iso-
thermen Haltetemperatur zu vermeiden, wird die Abschreckung bereits
200 °C vor Erreichen der jeweiligen Temperatur auf Luftkithlung um-
geschaltet und nach weiteren 100 °C vollstindig gestoppt. Die initiale
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Temperaturabweichung betragt in diesem Fall weniger als 10 °C und
pendelt sich innerhalb weniger Sekunden auf die Zieltemperatur ein. Das
Abflachen der Abkiihlrate bei Temperaturen unterhalb der Ms-Tempera-
tur hat aufgrund des diffusionslosen Charakters der martensitischen
Umwandlung nur einen geringen Einfluss auf das Umwandlungsver-
halten.

Indem die gemessene Probendehnung ggs tiber die Temperatur (vgl.
Bild 21 links) bzw. die Versuchszeit ab Beginn der Abkiihlung (vgl.
Bild 21 rechts) aufgetragen wird, kann die Phasenumwandlung abgelesen
werden. Die Dehnung setzt sich dabei gemafs Gleichung 42 aus der elas-
tischen, plastischen, thermischen, umwandlungsbedingten und umwand-
lungsplastischen Probendehnung zusammen:

Egesisj = €el + Epl t Ep t & T Etp (42.)

Im einfachsten Fall isothermer Temperaturfiihrung ohne externe Kraft-
einleitung tritt ausschliefflich die Umwandlungsdehnung auf, wodurch
der umgewandelte Phasenanteil direkt nach Gleichung 43 aus dem
Verhiltnis der zeitabhdngigen Dehnung zur Gesamtdehnung berechnet
werden kann.

€a

bp =

€u ges

(43)

Bei kontinuierlicher Abkiihlung muss zusdtzlich die phasenabhdngige
thermische Dehnung beriicksichtigt werden. Der umgewandelte Phasen-
anteil des perlitischen Gefiiges ldasst sich so bei vollstaindiger Umwandlung
aus dem Verhaltnis der temperaturabhdngigen Dehnung zu Ausgleichsge-
raden der austenitischen und perlitischen thermischen Dehnung berech-
nen.

Sa

bp =

B Etr ges + Ethn (44)

Treten mehrere Phasenumwandlungen gleichzeitig bzw. nacheinander
auf, so wird der Phasenanteil aus dem Vergleich der Probendehnungen
bei Versuchen mit rein perlitischer und martensitischer Umwandlungen
berechnet (vgl. Bild 21 links). Der Ubergang zwischen perlitischer und
bainitischer Umwandlung ist dabei durch ein Abflachen und erneutes
Ansteigender Umwandlungsgeschwindigkeit im umwandlungstragen
Temperaturbereich bei ca. 500 °C gekennzeichnet. Steigt die Proben-
dehnung nach der bainitischen Phasenumwandlung gegeniiber einer
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linearen Regressionsgerade erneut an, so ist dies auf eine martensitische
Umwandlung zuriickzufithren. Der umgewandelte martensitische Pha-
senanteil wird in diesem Fall aus dem Verhdltnis der Probendehnung zur
Regressionsgeraden und der Dehnung bei Raumtemperatur berechnet.
Bei Walzlagerstihlen wird bei schneller Abschreckung bis Raumtem-
peratur meist keine vollstindige martensitische Umwandlung erreicht,
wodurch zusdtzlich der rontgenographisch gemessene Austenitgehalt
berticksichtigt und der martensitische Phasenanteil um diesen Wert ver-
mindert werden muss.
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Bild 21: Auswertung kontinuierlich abgekiihlter und isothermer Versuche

4.2.4 Untersuchung des spannungsabhdngigen
Umwandlungsverhaltens

Fir die Untersuchung des Spannungseinflusses auf die Phasenumwand-
lung wird die Probeneinspannung an die Hydraulik der Priifmaschine
angekoppelt. Es wird eine definierte Zug- bzw. Druckkraft innerhalb einer
Sekunde nach Erreichen der jeweiligen isothermen Haltetemperatur bzw.
kurz oberhalb der M;-Temperatur im Bereich von 350 °C bis 300 °C auf
die Probe aufgebracht und tiber den weiteren Versuchsverlauf konstant
gehalten (vgl. Bild 22).

Die Krifte werden so gewahlt, dass die Spannungen in der Probe stets
geringer als die temperaturabhdngige FlieRspannung des Austenits sind
und somit keine plastische Umformung auftritt. Die gemessene Querdeh-
nung der Probe setzt sich in diesem Fall aus den isotropen Anteilen ther-
mische Dehnung und Umwandlungsdehnung sowie den anisotropen
Anteilen elastische und umwandlungsplastische Dehnungen zusammen.
Da die umwandlungsplastische Dehnung nur wédhrend der Phasenum
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wandlung auftritt, kdnnen Beginn und Ende der Umwandlung analog zu
den lastfreien Versuchen aus dem Dehnungsverlauf abgelesen werden.
Durch den Vergleich der lastbeaufschlagten Versuche mit lastfreien
Referenzversuchen kann bei vollstindiger Umwandlung zusitzlich die
umwandlungsplastische Dehnung ermittelt werden.
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Bild 22: Auswertung von isothermen Versuchen bei 400 °C bei extern aufgebrachter
Zugspannung von 50MPa

4.2.5 Untersuchung der Karbidaufl6sung

Zur Untersuchung der unvollstindigen Karbidauflésung bei der Auste-
nitisierung der untersuchten Walzlagerstahle wird aufgrund der geringen
Volumendnderung des Werkstoffes bei der Karbidlosung zusatzlich eine
diskontinuierliche metallographische Gefligeauswertung nach martensiti-
scher Abschreckung eingesetzt. Fiir die einfache Probenpriparation und
mikroskopische Auswertung der Karbidfliche nach den Versuchen wird
ein moglichst grofder homogener Temperaturbereich bei der Austenitisie-
rung angestrebt. Hierfiir wird der in Bild 23 skizzierte ISO-T™ Versuchs-
aufbau fiir isotherme Zylinderstauchversuche an der thermomechani-
schen Priifanlage Gleeble 3500 [186] eingesetzt. Im Gegensatz zu den
ISO-Q™ Versuchen, bei denen nur eine quasi isotherme Ebene in der
Probenmitte homogen erwarmt wird, wird beim ISO-T™ Versuchsaufbau
der elektrische Widerstand der Spannbacken aus Wolframkarbid durch
Graphitplattchen so angepasst, dass Probe und Einspannungen gleichma-
Big erwarmt werden. Hierdurch kann der Temperaturgradient iiber die
Probenldnge bei Stahlproben auf unter 5 °C reduziert werden [186].

Die verwendeten Zylinderproben besitzen eine Linge von 15 mm und
einen Durchmesser von 10 mm. Die Temperaturmessung und -regelung
erfolgt analog zu den Dilatometerversuchen iiber mittig an die Proben
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angeschweifdte Thermodrdhte vom Typ K. Nach einer Erwarmung mit
5 K/s auf die Austenitisierungstemperatur werden die Proben unter-
schiedlich lange auf der Zieltemperatur austenitisiert und anschlief3end
von auflen mit einem Wassersprithnebel auf Raumtemperatur abge-
schreckt. Die Proben werden im Anschluss in der Probenmitte aufge-
schnitten und metallographisch prapariert. Durch Andtzen der Ober-
flache (vgl. Abschnitt 4.3) kénnen die Karbide sichtbar gemacht und die
verbleibende Karbidflache unter einem optischen Mikroskop vermessen
werden.
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Bild 23: Prinzipskizze des ISO-T-Versuchsaufbaus zur homogenen Wéarmebehandlung

4.3 Metallographische Verfahren und
Versuchseinrichtungen

Die Proben der Dilatometerversuche und der Versuche zur Karbid-
auflosung miissen fiir die weiteren metallographischen und réntgeno-
graphischen Untersuchungen prapariert werden. Hierfiir werden die
Proben zundchst mit einem wassergekiihlten Trennschneider vom Typ
DISCOTOM-5 (STRUERS GmbH) in der zuvor isotherm warmebehan-
delten Zone axial aufgetrennt und in die 2-Komponenten-Einbettmittel
TECHNOVIT 4071 (Heraeus) bzw. Technovit Epox (Heraeus) kalt ein-
gebettet. Proben, die fiir eine elektronen-mikroskopische Untersuchung
vorgesehen sind, werden in das leitfihige Einbettmittel TECHNOVIT
5000 (Heraeus) eingebettet. Die Mittel erzeugen beim Ausharten nur
wenig Warme, so dass eine Verdnderung des Werkstoffes durch Anlass-
vorgange des Gefliges beim Einbetten verhindert wird. Die Oberflachen
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der eingebetteten Proben werden zundchst mit Silizium-Karbid-Schleif-
scheiben mit steigender Kérnung von 8o (ca. 260 pm Korndurchmesser)
bis 2400 (ca.7 pm Korndurchmesser) nass geschliffen, um eine ebene
Oberfliche zu erzeugen. Die Riickseiten der Einbettungen werden mit
einer Flach-Profilschleifmaschine JF 520 E (Jung) planparallel geschliffen.
Abschlieffend wird die Probenoberfliche fiir eine hohe Oberflachengiite
mit Diamantsuspensionen der Partikelgrofden 3 pm und 1 pm poliert.

4.3.1 Lichtmikroskopische Messungen

Zur lichtmikroskopischen Untersuchung werden die Geflige an der Pro-
benoberfliche zunichst durch chemische Atztechniken sichtbar gemacht.
Fir die quantitative Analyse der Karbide wird die Probe fiir zwei mal 30 s
mit Pikral, 3%iger alkoholischer Pikrinsdaure (CsH;N;0,), angedtzt. Zur
Bestimmung der ehemaligen Austenitkorngrofde wird die Probe in Anleh-
nung an das Verfahren nach BECHET-BEAUJARD [187] nach dem martensiti-
schen Abschrecken fiir 30-60 s in gesattigter wassriger Pikrinsdaure unter
Zugabe des Entspannungsmittels Natriumalkylsulfat gedtzt. Die lichtmi-
kroskopischen Analysen werden an einem Laser-Scanning-Mikroskop
(LSM) VK-X 210 (Keyence) mit einem 150x Objektiv (Vergroflerung von
3000x bezogen auf einen 15“-Monitor [188]) durchgefithrt. Durch die
Kombination einer Laserlichtquelle (408 nm) mit einer konfokaler Optik
und Lochblende konnen hochauflosende Gefiigeaufnahmen bei grofier
Schérfentiefe sowie Hohenprofile erstellt werden. Fiir die Aufbereitung
und Auswertung der Gefiigebilder nach Karbidflachenanteil, Karbid-
grofde und Karbidverteilung wird die Bildanalysesoftware VK-Analyzer
(Keyence) eingesetzt. Die Einteilung der Schliffe nach Karbidgréfie (CG),
Karbidnetzwerken (CN) und Karbidzeiligkeit (CZ) erfolgt durch Vergleich
mit den Bildreihen 2, 4 und 6 des STAHL-EISEN-Priifblattes 1520. Die
Bestimmung der ehemaligen Austenitkorngrofe erfolgt nach dem in der
DIN EN ISO 643 [189] beschriebenen Flachenauszahlverfahren. Die Korn-
groflen-Kennzahl G wird dabei nach Gleichung (45) aus der mittleren
Anzahl m der Kérner auf 1 mm? Querschnittsfliche berechnet. Da die
Abweichung der Kennzahlen bei der Bestimmung nach DIN EN ISO 643
und ASTM Eunz [190] nur 4,56 % einer Einheit betragt, werden beide
Kennzahlen in dieser Arbeit als gleich angenommen.

lgm
G =——-3=G
DIN lg 2 ASTM (45)
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4 Verwendete Werkstoffe, Versuchseinrichtungen und Software

4.3.2 Elektronenmikroskopische und -spektroskopische
Messungen

Fir die elektronenmikroskopische Untersuchung der Gefiigestrukturen
werden die Proben zunachst chemisch-mechanisch mit SiO, (OP-S)
poliert und anschliefend fiir 5-10 s in Nital, 3%iger alkoholischer
Salpetersdaure (HNO;), gedtzt. Zur hochauflésenden Bildaufnahme wird
das Rasterelektronenmikroskop MERLIN (Carl Zeiss AG) mit Gemini II
Optik eingesetzt. Neben einem in-lens Sekundarelektronendetektor
(SE-Detektor) und einem energieselektiven Riickstreuelektronendetektor
(EsB-Detektor) besitzt das MERLIN einen energiedispersiven Rontgende-
tektor (EDX) X-MaxN 50 (Oxford) zur Elementanalyse mikroskopischer
Strukturen.

4.3.3 Eigenspannungs- und Restaustenitmessung

Zusatzlich zur bereits beschriebenen Probenvorbereitung werden die
Schliffflachen fiir eine rontgenographische Messung mit OP-S poliert. Um
eine Verfdlschung der Eigenspannungen und des Restaustenitgehaltes
durch die Verformungsschichten der Probenpraparation zu vermeiden,
wird die Oberflache elektrochemisch abgetragen. Fiir die Messungen wird
am LFT das 8-Achsen Rontgendiffraktometer XRD 3003 Stress Analyzer
(Seifert) mit einer Cr-K,, Strahlquelle und einem Lineardetektor Meteor
1D (GE) eingesetzt. Die Intensitit der an der Probe reflektierten Interfe-
renzstrahlung wird in einem Beugungswinkelbereich 2v von 60°- 163°
mit einer Auflésung von 0,05° aufgezeichnet. Durch den Vergleich der
integralen Intensititen bei Reflexion an der Gitterebene 200 des krz-
Gitters mit den Gitterebenen 200 und 220 des austenitischen kfz-Gitters
wird der Restaustenitgehalt bestimmt. Die Messung von Eigenspannun-
gen erfolgt nach dem sin*y-Verfahren an der Gitterebene 211 des krz-
Gitters. Anhand der Winkelverschiebung des Beugungsmaximums kann
auf die eigenspannungsbedingte Anderung des Netzebenenabstandes und
tiber das Hooke’sche Gesetz auf die Eigenspannung geschlossen werden.

4.4 Eingesetzte Software

Fiir die numerische FE-Simulation der Warmebehandlungsvorgange wird
in dieser Arbeit die Simulationsumgebung SYSWELD (ESI Group) einge-
setzt. Das Softwarepaket besteht aus der graphischen Benutzeroberflache
,Visual Environment“ mit den Vernetzer ,Visual-MESH*, dem Pre- und
Postprozessor ,Visual-VIEWER® und ,Visual-WELD“ sowie dem Solver
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4.4 Eingesetzte Software

Paket. Neben der stark gekoppelten thermometallurgischen Simulation
erlaubt der Solver auch eine schwach gekoppelte Berechnung von Diffusi-
ons- und Ausscheidungsprozessen sowie elektromagnetischer und mecha-
nischer Problemstellungen. Die Phasenumwandlung kann dabei nach
den Modellen von LEBLOND-DEVAUX, JOHNSON-MEHL-AVRAMI-
KOLMOGOROV und KOISTINEN-MARBURGER berechnet werden. Uber
eine in ,Simplified-Fortran“ programmierbare Schnittstelle konnen des
Weiteren eigene Umwandlungsmodelle implementiert werden.

Bei der Zusammenstellung der fiir die FE-Simulation benétigten tempera-
turabhdngigen Werkstoftkennwerte wird neben den umfangreichen Da-
tenbanken der Schaeffler Technologies AG & Co. KG und des LFT auch
auf die Berechnung der Kennwerte mit dem Werkstoffsimulationspaket
JMatPro (Sente Software Ltd.) zuriickgegriffen. Das auf CALPHAD basie-
rende Simulationspaket ermoglicht die temperaturabhdngige Berechnung
von Phasen- und Umwandlungsdiagrammen sowie thermophysikalischer
und -mechanischer Eigenschaften aus der chemischen Zusammensetzung
der Werkstoffe. Die Berechnung von Umwandlungsdiagrammen basiert
dabei auf einer proprietiren Erweiterung des semiempirischen Ansatzes
von KIRKALDY.

Fir die Regressionsrechnungen zur Identifikation der Modellparameter
der Phasenumwandlungen wird das Softwarepaket Matlab (The MathWorks
Inc)) eingesetzt. Die Software erlaubt die effiziente numerische Losung
mathematischer Problemstellungen durch eine proprietire Programmier-
sprache mit umfangreichen Funktionsbibliotheken. In dieser Arbeit fin-
den vorwiegend die Optimization Toolbox, Curve Fitting Toolbox und
Image Processing Toolbox Anwendung. Durch den in Matlab integrierten
Compiler kann aus den erarbeiteten Programmteilen eine eigenstiandige
Anwendung zur ZTU-Berechnung und quantitativen Bildanalyse erstellt
werden.
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5 Experimentelle Untersuchung des
Walzlagerstahls 100Cr6

Fir die vergleichende Beurteilung der Umwandlungskinetik von Walz-
lagerstahlen bei unterschiedlichen Prozessrandbedingungen ist es von
zentraler Bedeutung, zunachst einen moglichst genauen Datensatz eines
Referenzwerkstoffes zu ermitteln. Anhand dieses Datensatzes kdnnen im
Anschluss die bei weiteren Versuchen auftretenden Abweichungen im
Umwandlungsverhalten erkannt und in Relation zu den unterschied-
lichen Versuchsrandbedingungen gesetzt werden. In diesem Kapitel wird
deshalb das Umwandlungsverhalten der zweiten Charge mit mittlerer
Legierungslage des in der Industrie am hdufigsten eingesetzten Walz-
lagerwerkstoffes 100Cr6 untersucht und mit Literaturwerten abgeglichen.
Hierfiir wird zunachst das GKZ-geglithte Ausgangsgefiige mikroskopisch
analysiert. Anschliefend werden die Austenitisierung und die Umwand-
lung bei kontinuierlicher Abkiihlung und isothermer Temperaturfiihrung
durch den in Abschnitt 4.2 beschriebenen Dilatometerversuchsaufbau
untersucht. Anhand der tendenziell niedriger legierten ersten Charge und
hoher legierten dritten Charge des Werkstoffes 100Cr6 sowie von
Literaturdaten, wird die Streubreite der in der Praxis zu erwartenden
Abweichungen im Umwandlungsverhalten durch Chargenschwankungen
beurteilt.

51  Versuchsplan

Fir die Untersuchung des Ausgangsgefiiges des Werkstoffes 100Cr6 wer-
den von den drei untersuchten Chargen Schliffbilder des GKZ-geglithten
Anlieferungszustandes erstellt und die Karbidgrofe, Karbidverteilung und
der Karbidflichenanteil werden mit einem Laser-Scanning-Mikroskop
ermittelt. Die prinzipielle Temperaturfiihrung der im Anschluss durchge-
fithrten Dilatometerversuche zur Untersuchung des Umwandlungsverhal-
tens bei der Austenitisierung (Bereich 1) sowie beim martensitischen
Harten und Bainitisieren (Bereich 3) ist in Bild 24 skizziert.

Die Erwarmung (Bereich 1) der auf kugelige Karbide weichgegliithten
Werkstoffproben erfolgt fiir die Untersuchung der Austenitisierung der
zweite Charge des Werkstoffes 100Cr6 mit den nach Normreihe [191] R5
gestaffelten konstanten Aufheizraten von 1,25 K/s bis 8 K/s auf noo °C.
Fir die Beurteilung einer gleichgewichtsnahen Austenitumwandlung
werden, wie in SEP 1680 [192] empfohlen, zusdtzlich Versuche bei einer
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5 Experimentelle Untersuchung des Walzlagerstahls 100Cr6

Aufheizrate von 0,05 K/s durchgefiihrt. Die Untersuchungen des Hartens
und Bainitisierens aller drei Chargen erfolgen nach einer Erwarmung auf
die Austenitisierungstemperatur T, von 860 °C mit einer Aufheizrate von
5 K/s und einer isothermen Austenitisierungszeit von 15 min. (Bereich 2).
Die Austenitisierungsparameter sind in Anlehnung an tibliche industrielle
Austenitisierungsprozesse und den ,Atlas zur Warmebehandlung der

Stahle“ [31] gewahlt.

Bereich1 | B P =
Erwarmung : Austenitisierung : Harten und Bainitisieren

ereich 2 Bereich 3

— isotherme

Versuche

— kontinuierliche

Versuche

Temperatur

Zeit ——p

Bild 24: Skizzierter Temperaturverlauf der Dilatometerversuche

Tabelle 7: Versuchsparameter der Dilatometerversuche

Charge Aufheizraten (kontinuierliche ZTA-Diagramme)

2 8 K/s 5K/s 3,15 K/s 2K/s 1,25 K/s 0,05 K/s
1und3 5K/s -—- -—- -—- -—- -—-
Charge Abkiihiraten (kontinuierliche ZTU-Diagramme)

-31,5K/s -25K/s -20K/s -15,75K/s | -12,5K/s -10 K/s

2 -8 K/s -6,25 K/s -5 K/s -4 K/s -3,15 K/s
Charge Isotherme Haltetemperaturen (isotherme ZTU-Diagramme)

700 °C 650 °C 600 °C 550 °C 500 °C 450 °C

2 400 °C 350 °C 300 °C 250 °C - -

700 °C 650 °C 600 °C 500 °C 450 °C 400 °C
1und3
300 °C - - - - -

Die Probenabschreckung nach der Austenitisierung erfolgt fiir die Versu-
che bei kontinuierlicher Kithlung (Bereich 3) der zweiten Charge mit,
nach Normreihe Rio gestaffelten, konstanten Abkiihlraten von -31,5 K/s
bis -3,15 K/s auf Raumtemperatur. Die Werte sind so gewahlt, dass ein
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5.2 Karbidverteilung im GKZ-gegliihten Ausgangsgefiige

rein martensitisches Geflige, ein Mischgefiige und ein rein perlitisches
Geflige bei jeweils mehreren unterschiedlichen Abkiihlgeschwindigkeiten
zu erwarten sind. Bei den isothermen Versuchen (Bereich 3) der zweiten
Charge erfolgt die Probenabschreckung mit 100 K/s auf isotherme Halte-
temperaturen, die im Bereich von 250 °C bis 700 °C mit 50 °C abgestuft
sind. Fir die erste und dritte Charge des Werkstoffes 100Cr6 werden
isotherme Versuche (Bereich 3) mit einem reduzierten Versuchsplan
durchgefiihrt. Die Versuche erfolgen fiir die perlitische Umwandlung im
Bereich von 700 °C bis 600 °C und fiir die bainitische Umwandlung im
Bereich von 500 °C bis 400 °C mit 50 °C-Abstufungen. Im Bereich des
unteren Bainits werden zusdtzliche Versuche bei der isothermen Halte-
temperatur von 300 °C durchgefithrt. Die Versuchsparameter sind in
Tabelle 7 zusammengefasst.

5.2 Karbidverteilung im GKZ-gegliihten
Ausgangsgefiige

Zundchst wird das GKZ-geglithte Ausgangsgefiige der zweiten Chargen
des Referenzwerkstoffes 100Cr6 metallographisch prapariert und mit
Pikral angedtzt. Von den Schliffen werden drei willkiirlich in der Proben-
mitte gewdhlte Bereiche in einem Laser-Scanning-Mikroskop analysiert.
Die Karbide heben sich in den Bildern als schwarz umrandete, kugelfor-
mige Bereiche von der starker gedtzten ferritischen Matrix ab. Der ermit-
telte Flachenanteil dieser Karbide am Gesamtgefiige betragt ca. 17 %. In
jedem Bildbereich werden 1.000 Karbide in der Bildauswertesoftware
VK-Analyze ausgewdhlt und vermessen.

2,0
— Log.-
T l T Normalverteilung [FZ
g - . l 1 " Messwerte :
(3]
2 12| | 1 i !
e y
“o| g/ ™
= !
@
N
& 3
= 00 / m
+ -

0,0 0,4 0,8 1,2
aquivalenter Kreisdurchmesser =——p

Bild 25: Wahrscheinlichkeitsdichteverteilung der Karbidgrofie im GKZ-geglithten Gefiige
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5 Experimentelle Untersuchung des Wilzlagerstahls 100Cr6

Flir den mittleren dquivalenten Kreisdurchmesser der Karbide wird ein
Wert von 0,45 um und fiir die Einstufung der Karbidgrofse nach SEP-1520
[159] ein Wert von CG 2.1 ermittelt. Die Wahrscheinlichkeitsdichtevertei-
lung der Karbide, bezogen auf den dquivalenten Kreisdurchmesser, ist in
Bild 25 dargestellt.

Bei lichtmikroskopischen Untersuchungen an einem dhnlichen, mit Nital
gedtzten, GKZ-geglithten SAE 52100-Stahl mit 1,36 Gew.% Chrom ermit-
teln ZHAO ET AL. [162] einen etwas groferen mittleren Karbiddurchmes-
ser von ca. 0,6 um und nahezu keine Karbide mit einem Durchmesser
unter 0,3 um. SONG [151] misst mit einem mittleren Karbiddurchmesser
ca. 0,63 um dhnliche Werte im GKZ-gegliihten Gefiige eines Stahls mit
1,38 Gew.% Chrom. LUZIGNOVA [36] setzt eine Kombination aus Nital
und Klemm-Farbatzung ein und ermittelt bei einem Stahl mit 1,5 Gew.%
Chrom eine bimodale, logarithmisch normalverteilte Karbidgroflenvertei-
lung mit mittleren Karbiddurchmessern von ca. 0,13 um bzw. 0,41 um.
Auch die eigenen Messungen zeigen, wie in Bild 25 dargestellt, eine ge-
wisse bimodale Aufteilung der Karbidgrofie mit je einem Maximum bei
0,075 um bzw. 0,325 - 0,425 um. Aufgrund der begrenzten Auflosung des
eingesetzten Auswerteverfahrens sowie der hohen Standardabweichung
kann an den Messwerten der kleineren Karbide jedoch keine doppelte
logarithmische Normalverteilung gefittet werden.

5.3 Austenitisierungsverhalten des GKZ-gegliihten
Gefiiges

Fiir die Untersuchung des Austenitisierungsverhaltens werden die Proben
der zweiten Charge des Werkstoffes 100Cr6 kontinuierlich erwarmt und
die gemessene Querdehnung wird wie in Abschnitt 4.2 beschrieben aus-
gewertet. Die Phasenumwandlung des ferritischen Anteils des GKZ-Gefii-
ges in Austenit zeigt dabei ein aufheizratenabhdngiges Verhalten (vgl.
Bild 26). Die eingetragenen Werte reprasentieren den tiber drei Versuche
gemittelten Beginn (Acs) bei 1 Vol.% umgewandeltem Phasenanteil und
das Ende (Acy) bei 99 Vol.% umgewandelten Phasenanteil des Austenits.
Mit sinkender Aufheizrate nimmt sowohl die Acs-, als auch die Acy-
Temperatur kontinuierlich bis auf einen gleichgewichtsnahen Zustand ab.
Das Ende der Karbidauflosung bei Erreichen der Acn-Linie kann aus den
Dilatometerdaten nicht sicher bestimmt werden, da der charakteristische
Knickpunkt in der gemessenen Dehnung bei feinkornigen Karbiden, wie
bereits von ORLICH beschrieben [193], nur sehr schwach ausgepragt ist.
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5.3 Austenitisierungsverhalten des GKZ-gegliihten Gefiiges

900

* | Werkstoff: 100Cr6; Charge: 2 Temperaturverlauf
RS i i i Eigene Messungen:
I ¢ i Austenit + Zementit = AcyrLinie
' L wer Ac,-Linie
5 800 = Atlas WBH der Stéhle:
g - . iFerrit + Austenit + Zementit — Ac,-Linie
5 750 e p || StreubandAc,
. Femit+Zementt [ |77 ALl
700 HEH: G RREE R Streuband Ac,,
10 100 1000 s 100.000

Zeit —»
Bild 26: Vergleich des ermittelten ZTA-Diagramms mit Literaturdaten (nach [25])

Zur Validierung der Resultate sind in Bild 26 zusatzlich die Umwand-
lungslinien (1 Vol.% und 99 Vol.%) und Streubander aus Band 3 des ,Atlas
zur Warmebehandlung der Stahle“ [25] eingetragen. Die eigenen Messun-
gen liegen bei den gewdhlten Aufheizraten iiber den Werten des ,Atlas
zur Warmebehandlung der Stihle“. Die extrapolierten Werte bei 0,05 K/s
zeigen eine gute Ubereinstimmung mit den eigenen Messungen. Eine
mogliche Ursache fiir die Abweichungen bei hoheren Aufheizraten ist die
in Tabelle 13 dargestellte unterschiedliche chemische Zusammensetzung
der Stahlchargen.

Tabelle 8: Chemische Zusammensetzung der verglichenen Stahlchargen

Quelle C Si Mn Cr Mo Ni
Gew.% Gew.% Gew.% Gew.% Gew.% Gew.%
Eigene Messungen: 0,97 0,28 0,36 1,57 0,00 0,03
Charge 2
Atlas zur WBH der
Stiihle [25] 1,00 0,22 0,34 1,52 0,00 0,10

Der untersuchte Stahl besitzt sowohl eine hohere Konzentration der
Legierungselemente Chrom und Silizium, die die Ac,-Temperatur erho-
hen, als auch eine niedrigere Konzentration des Legierungselementes
Nickel, das die Ac-Temperatur senkt (vgl. Tabelle 8). Auch die von
BESWICK [169] an einem dhnlichen Stahl mit geringerem Chrom- und
Mangangehalt gemessenen niedrigeren Acs- und Acys-Temperaturen bei
nichtlinearen Aufheizraten stiitzen diese Vermutung.
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5 Experimentelle Untersuchung des Wilzlagerstahls 100Cr6

5.4 Umwandlungsverhalten bei kontinuierlicher
Kiithlung

Nach abgeschlossener Austenitisierung von 15 Minuten bei 860 °C werden
die Proben kontinuierlich abgekiihlt. Die aus drei Versuchen gemittelten
Probenquerdehnungen sind in Bild 27 tiber die Probentemperatur auf-
getragen. Flir eine bessere Vergleichbarkeit sind die Versuchsldufe bei
Beginn der Abkiihlung auf o % Dehnung normiert.

0
|Werkstoﬁ: 100Cr6; Charge: 2 Abkihlrate:
0, =
o o — 315 Kis
s f"‘ﬂ"" ....... i Kls
! _/"""» 5 K/s
0.6 g g L | e 625 Kis
> = "_,:';:;/ —r= 8 K/s
g 08 e 10 Kis
g i =R 1905 Kis
g -1.0 e r --- 1575 Kis
a 1 20 Kis
-1.2 --- 25 K/s
14 mezs 31.5 K/s
Regressionspolynom

1,6
0 100 200 300 400 500 600 700 °C 900
Temperatur ——p

Bild 27: Probenquerdehnung bei kontinuierlicher Kithlung der zweiten Charge des Werk-
stoffes 100Cr6 nach einer Austenitisierung von 15 min. bei 860 °C

Zundchst zeigen die Versuche bis unterhalb der Ac-Temperatur eine
durch ein Polynom 2.Ordnung beschreibbare Querschnittsabnahme
durch die thermische Kontraktion des austenitischen Gefiiges. Ab 702 °C
beginnt bei der langsamsten Abkiihlrate von 3,15 K/s die perlitische Pha-
senumwandlung, die bei 657 °C vollstandig abgeschlossen ist. Der weitere
Dehnungsverlauf zeigt die ebenfalls durch ein Polynom 2. Grades be-
schreibbare, thermische Kontraktion des perlitischen Gefiiges. Bis zu
einer Abkiihlrate von 6,25 K/s verschiebt sich der perlitische Umwand-
lungsbereich zu niedrigeren Temperaturen. Ab einer Abkiihlrate von
8 K/s erfolgt keine vollstindige perlitische Umwandlung mehr und es
kommt unterhalb von ca. 510 °C zu einer geringfiigigen bainitischen Um-
wandlung, die durch eine erneute Abflachung der Probenkontraktion
gekennzeichnet ist. Der Anteil der perlitischen Phasenumwandlung sinkt
bei einer weiteren Erhéhung der Abkiihlrate kontinuierlich bis zu o %
bei 25 K/s ab und der martensitische Phasenanteil sowie dessen Start-
temperatur (M) steigen an. Der Anteil der Umwandlungsdehnung durch
die bainitischen Phasenumwandlung bleibt bei allen Versuchen gering.
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5.4 Umwandlungsverhalten bei kontinuierlicher Kiihlung

Ab einer Abkiihlrate von 25 K/s erfolgt eine rein martensitische Phasen-
umwandlung mit einem Restaustenitanteil bei Raumtemperatur von
ca. 14 Vol.%. Die thermische und umwandlungsbedingte Gesamtdehnung
bei Raumtemperatur sind nach perlitischer und gemischt perlitisch-baini-
tischer Umwandlung ndaherungsweise gleich. Durch das grof3ere Volumen
des martensitischen Gefiiges, im Vergleich zum perlitischen und bainiti-
schen Geflige, kommt es bei der martensitischen Umwandlung zu einem
starken Anstieg der Gesamtdehnung, der durch ein héheres Probenvolu-
men bei Raumtemperatur gekennzeichnet ist.

900 — -

% Austenit R |Werkst0ﬁ: 100Cr6; Charge: 2 ---- Ac,-Linie

700 —- Ac,-Linie

600 =+ Perlit-Start
~ 500
g 400 = Perlit-Ende
qé 300 —— Bainit-Ende
@ 200 sersssssssnaninnnans e
= Mattansit -= Martensit-Start

100

i 7 Pii i y Poiriiid === Extrapoliert
1 10 s 1000

Zeit —»

Bild 28: Kontinuierliches ZTU-Diagramm der zweiten Charge des Werkstoffes 100Cr6 nach
einer Austenitisierung von 15 min. bei 860 °C

Aus der Probenquerdehnung werden, wie in Abschnitt 4.2 beschrieben,
die Umwandlungsstart- und -endlinien bei 5 Vol.% und 95 Vol.% umge-
wandelten Phasenanteil ermittelt. Das zugehorige ZTU-Diagramm der
zweiten Charge des Referenzwerkstoffes 100Cr6 ist in Bild 28 dargestellt.
Der Beginn der Zeitzdahlung bei kontinuierlichen ZTU-Diagrammen von
tibereutektoiden Stahlen ist, wie bereits in Abschnitt 2.1.3 erwahnt, nicht
eindeutig geregelt und es wird in der Literatur sowohl der Beginn der
Abkiihlung als auch die Acm- bzw. Acs-Linie verwendet. Da in dieser
Arbeit im Bereich der unvollstandigen Karbidauflosung austenitisiert wird
und die Phasenumwandlungen des Austenitanteils im Fokus der Unter-
suchungen stehen, wird das Unterschreiten der Ac,Temperatur von
794 °C als Referenzpunkt gewdhlt. Die Karbidausscheidung aus dem
Austenit unterhalb der Acw-Linie wird hierbei nicht beriicksichtigt. Da
beim Ubergang von perlitischer in die bainitische Umwandlung in
den Dilatometerkurven nur eine schwache Umwandlungsverzogerung zu
erkennen ist und sich nur wenig Bainit bildet, kann die Ubergangslinie
zwischen beiden Phasenumwandlungen nur abgeschétzt werden. Unter-
halb von ca. 450 °C ist bei der untersuchten Charge keine bainitische
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5 Experimentelle Untersuchung des Wilzlagerstahls 100Cr6

Umwandlung mehr festzustellen, so dass durch diese Versuche keine
verwertbaren Informationen Uber den industriell besonders relevanten
unteren Bainit gewonnen werden kénnen.

5.5 Umwandlungsverhalten bei isothermer
Temperaturfithrung

Fir die isothermen Umwandlungsuntersuchungen werden die aus drei
Versuchen gemittelten Probendehnungen nach einer Austenitisierung
von 15 Minuten bei 860 °C in Bild 29 tiber die logarithmische Versuchszeit
ab Beginn der Abschreckung aufgetragen. Die Probenquerdehnungen
sind fiir eine bessere Vergleichbarkeit ebenfalls bei Beginn der Abkiihlung
auf o % Dehnung normiert.
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Bild 29: Probenquerdehnung der zweiten Charge des Werkstoffes 100Cr6 bei isothermer
Umwandlung nach einer Austenitisierung von 15 min. bei 860 °C

Nach der Probenabschreckung auf die isotherme Zieltemperatur, bei der
der Durchmesser durch die thermische Kontraktion abnimmt, bleibt der
Probendurchmesser nach einer kurzen Homogenisierungsphase der Pro-
bentemperatur von ca. 1-2 Sekunden zundchst konstant. Sobald die
Phasenumwandlung einsetzt, steigt die Probendehnung bis zur vollstan-
digen Umwandlung wieder an. Die Umwandlungsdehnung erhoht sich
dabei mit sinkender Haltetemperatur. Wahrend die Dehnung im Tem-
peraturbereich der perlitischen Umwandlung einen charakteristischen
sigmoidalen Verlauf annimmt, ist bei 550 °C und 500 °C nach dem ersten
Abflachen der Kurve ein weiterer langsamer Anstieg der Dehnung bis zu
langeren Haltezeiten zu erkennen, der auf eine weitere, an die unvoll-
standige bainitische Umwandlung anschlieflende, perlitische Umwand-
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5.5 Umwandlungsverhalten bei isothermer Temperaturfiihrung

lung zuriickzufiihren ist. Ein Sattelpunkt durch eine zeitliche Trennung
der Umwandlungen ist jedoch nicht festzustellen. Im Temperaturbereich
des Bainits ist mit sinkender Umwandlungstemperatur ebenfalls eine
zunehmende Verlangsamung der Dehnungszunahme zu erkennen. Um
den Verlauf der isothermen Umwandlungskinetik genauer zu beurteilen,
wird der aus der Probendehnung ermittelte zeitabhdngige Anteil der
Produktphasen in Bild 30 fiir drei exemplarische Haltetemperaturen
650 °C, 400 °C und 300 °C dargestellt.
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Bild 30: Linearisiertes Umwandlungsverhalten der zweiten Charge des Werkstoffes 100Cr6
nach einer Austenitisierung von 15 min. bei 860 °C

lOg (—ln (1 —Pg (t))) =Ng4 lOg(t) —Ng log(Ta) (46)

Der Umwandlungsfortschritt wird hierfiir in der linearisierten Form
der JMAK-Gleichung (6) nach Gleichung (46) eingezeichnet. Zeigt die
Phasenumwandlung ein klassisches Verhalten, das durch die JMAK-Glei-
chung abgebildet werden kann, so ergibt sich eine Gerade mit der
Steigung n;, die die Ordinate bei —n;log(t) schneidet. Wahrend die
perlitische Umwandlung bei 650 °C gut durch eine Ausgleichsgerade be-
schrieben werden kann, flacht die Kurve der bainitischen Umwandlungen
bei 400 °C und insbesondere bei 300 °C mit zunehmendem Phasenanteil
ab. Die starker ausgepragte Umwandlungsverlangsamung bei sinkender
Bainitisierungstemperatur korreliert mit der von CHUPATANAKAL
ET AL. [73] beobachteten zunehmenden Kohlenstoffanreicherung im Aus-
tenit bei niedrigeren Bainitisierungstemperaturen. Das Umwandlungsver-
halten des Bainits ist folglich, wie auch von HUNKEL ET AL. [71] festge-
stellt, nicht ausreichend durch die JMAK-Gleichung beschreibbar. Fiir
den Vergleich der Umwandlungskinetik bei unterschiedlichen Chargen
und Randbedingungen wird deshalb im Folgenden zundchst weiter das
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5 Experimentelle Untersuchung des Wilzlagerstahls 100Cr6

ZTU-Diagramm eingesetzt. Ein modifizierter JMAK-Ansatz zur mathema-
tischen Abbildung der bainitischen Phasenumwandlung wird anschlie-
Bend in Kapitel 7 vorgestellt.

Die aus den Probenquerdehnungen ermittelten Umwandlungskurven bei
1 Vol.%, 5 Vol.%, 50 Vol.%, 95 Vol.% und 99 Vol.% umgewandelten Pha-
senanteil sowie die zuvor ermittelten Acs-, Acr- und Ms-Temperaturen
sind in Bild 31 zusammengefasst. Die logarithmische Zeitzahlung beginnt
ab Unterschreiten der Ac,Temperatur. Der Ubergang zwischen bainiti-
scher und perlitischer Umwandlung bei 500 °C kann auch hier nicht
sicher bestimmt werden, da beide Umwandlungen unterbrechungsfrei
ineinander iibergehen. Beim Ubergang vom oberen Bainit in den unteren
Bainit bei 350 °C tritt eine gewisse Beschleunigung der Umwandlung im
Vergleich zu einem C-formigen Verlauf der Umwandlungsstart- und
-endlinien auf.
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Bild 31: Isothermes ZTU-Diagramm der zweiten Charge des Werkstoffes 100Cr6 nach einer
Austenitisierung von 15 min. bei 860 °C

5.6  Wirkung von Chargenschwankungen auf
das Umwandlungsverhalten

Neben der Kenntnis des Umwandlungsverhaltens eines Walzlagerstahles
ist auch die zu erwartende Streubreite der Versuchsergebnisse aufgrund
von Chargenschwankungen von Interesse. Hierfiir wird zundchst das
GKZ-geglithte Geflige der drei untersuchten Chargen verglichen. Je ein
exemplarischer Ausschnitt der Karbidverteilungsbilder, die Einstufung
der Karbidgrofle nach SEP-1520 [159], sowie die Groflenverteilung der
Karbide bezogen auf den dquivalenten Kreisdurchmesser sind in Tabelle 9
zusammengefasst.
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Tabelle 9: Karbidverteilung im GKZ-geglithten Ausgangsgefiige
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Bereits im Ausgangsgefiige der unterschiedlichen Chargen zeigen sich
deutliche Unterschiede in der Karbideinformung und Karbidgrofienver-
teilung. Wahrend die erste Charge nach den Richtreihen des SEP-1520 auf
CG 2.2 einzustufen ist und ca. 0,63 Karbide je um* ermittelt werden, sind
die zweite und dritte Charge mit 1,03 bzw. 0,96 Karbide je um? auf CG 2.1
einzustufen. Der mittlere dquivalente Karbiddurchmesser der ndherungs-
weise logarithmisch normalverteilten Karbide schwankt von ca. 0,45 um
bei der zweiten Charge bis zu ca. 0,57 um bei der ersten Charge. Die Un-
terschiede in der Karbidverteilung der eigenen Chargen lassen sich, unter
der Voraussetzung eines durch firmeninterne Standards gewdhrleisteten
weitgehend identischen Weichglithprozesses, auf den Legierungsgehalt
des Gesamtgefiiges zurlickfithren (vgl. Abschnitt 2.4.1). Die am niedrigs-
ten mit Chrom legierte erste Charge besitzt die grobsten Karbide, wohin-
gegen die hoher legierten Chargen 2 und 3 sowohl einen vergleichbaren
Chromgehalt als auch eine vergleichbare Karbidgrofle aufweisen. Die
hoheren gemessenen Karbidgroflen bei ZHAO ET AL. [162] und SONG
[151] (vgl. Abschnitt 5.2) korrelieren ebenfalls mit dem niedrigeren
Chromgehalt der untersuchten Stdhle.

In einem weiteren Schritt wird die Umwandlungskinetik der drei unter-
suchten Chargen des Stahles 100Cr6 verglichen. Der Umwandlungsfort-
schritt fiir die bereits im vorherigen Abschnitt gewdhlten Referenztempe-
raturen 650 °C, 400 °C und 300 °C ist in Bild 32 dargestellt. Die chemische
Zusammensetzung der unterschiedlichen Chargen kann Tabelle 5 ent-
nommen werden.

850 °C 400 °C__ 300°C
100 .
% : ! V .
80 I
70 Pli ’ Il /l// Ligit | JMAK-Fitting (1%;99%)
= 60 R I /l | |—Charge
e 50 - - - H
S 4 HE ‘ / ]I i .| |— Charge 2
< : .
s 30 I I - ” — Charge 3
T 20 / /l : //// : :
5 ! Werkstoff: 100Cr6
18 // / -/ eé)hsacr)ge: 1-3 r
1 10 100 s 10.000
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Bild 32: Vergleich der Umwandlungskinetik der 3 untersuchten Chargen des Werkstoffes
100Cr6 nach einer Austenitisierung von 15 min. bei 860 °C
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5.6  Wirkung von Chargenschwankungen auf das Umwandlungsverhalten

Die perlitische Umwandlung bei 650 °C zeigt mit zunehmender Legie-
rungskonzentration der Chargen eine Verschiebung des Umwandlungs-
verlaufs zu ldngeren Zeiten. Bis zum Erreichen einer 50 %igen Umwand-
lung bendtigt die zweite Charge eine um 21 % und die dritte Charge um
71 % langere Haltezeit gegeniiber der ersten Charge. Der charakteristische
S-formige Verlauf sowie die Steigung der Kurve verandern sich hierbei
nicht stark. Die Umwandlung in den oberen Bainit bei 400 °C zeigt keinen
Unterschied im Verhalten der ersten beiden Chargen. Die Umwandlung
der dritten Charge ist hingegen stark verzogert, sodass die Zeit bis zu
einer 50 %igen Umwandlung um 72 % erhoht ist. Die Umwandlung in den
unteren Bainit bei 300 °C zeigt ein dhnliches Verhalten wie die Umwand-
lung in den oberen Bainit. Auch hier ist die Umwandlung der dritten
Charge gegeniiber den ersten beiden Chargen zu hoheren Zeiten ver-
schoben. Der Umwandlungsverlauf der zweiten Charge weicht jedoch
auch leicht vom Verlauf der beiden anderen Chargen ab und ist durch
eine geringfiigig hohere Umwandlungsgeschwindigkeit zum Beginn der
Phasenumwandlung und starkere Umwandlungsverlangsamung im End-
stadium der Phasenumwandlung gekennzeichnet.
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Bild 33: Vergleich der isothermen ZTU-Diagramme der 3 untersuchten Chargen des Werk-
stoffes 100Cr6 nach einer Austenitisierung von 15 min. bei 860 °C

Die isothermen ZTU-Diagramme mit Umwandlungsstart und —endlinien
bei 1 Vol.% und 99 Vol.% umgewandelten Phasenanteil sind zum Ver-
gleich in Bild 33 zusammengefasst. Im Bereich der perlitischen Umwand-
lung zeigt sich tiber den gesamten Temperaturbereich eine zunehmende
Verzogerung des Umwandlungsbeginns und Verlangsamung der Um-
wandlung mit steigendem Legierungsgehalt. Im Temperaturbereich
der bainitischen Umwandlung ist hingegen nahezu kein Unterschied
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5 Experimentelle Untersuchung des Walzlagerstahls 100Cr6

zwischen der ersten und zweiten Charge zu beobachten, wohingegen die
Umwandlung der dritten Charge zu hoheren Zeiten verschoben ist. Die
Martensitstarttemperaturen Ms der drei untersuchten Chargen weichen
marginal voneinander ab.

Fiir weiterfithrende Untersuchungen zum Einfluss von Chargenschwan-
kungen auf das Umwandlungsverhalten kann auf eine Vielzahl von verof-
fentlichten ZTU-Diagrammen des Stahles 100Cr6 bzw. dhnlicher Stihle
aus der Literatur zurlickgegriffen werden. Neben den bereits in Abschnitt
2.2 aufgefithrten Warmebehandlungsatlanten werden z.B. in Veroffentli-
chungen im Teilprojekt C1 des Sonderforschungsbereiches 570 ,Distortion
Engineering® [195] sowie von UMEMOTO ET AL. [196] und STICKELS
[168] entsprechende ZTU-Diagramme gezeigt.

Zundchst wird eine Auswahl isothermer ZTU-Diagramme bei praxisnahen
Austenitisierungsbedingungen den eigenen Messungen gegeniibergestellt.
Die chemischen Zusammensetzungen der gewdhlten Stihle sowie die
Austenitisierungsbedingungen und die ermittelten Austenitkorngrofden
sind in Tabelle 10 zusammengefasst. Die zugehorigen ZTU-Diagramme
sind in Bild 34 gezeigt.

Tabelle 10: Chemische Zusammensetzung, Austenitisierungsbedingungen und Austenit-
korngrofien der gegeniibergestellten Chargen bei praxisnahen Austenitisierungsbedingun-
gen (nach [31] [195] [48] [49] [50])

C Si Mn Cr Mo
B Aust. | Gastw | Gew.% | Gew.% | Gew.% | Gew.% | Gew.%
Eigene Messungen 15 min. 9 0.97 0.28 0.36 157 0.00
100Cr6 Charge 2 860 °C ' ’ ' ’ '
Atlas zur Warmebe- 15 min
handlung der Stahle . ’ 8 1,04 0,26 0,33 1,53 0,00
[31] 860 °C
SFB 570 - Teilprojekt 10 min
C1: Stoffwertbe- 850 IC k. A. 0,97 0,19 0,41 1,43 0,05
stimmung [195]
Atlas of Isothermal
Transformations and k. A.
Cooling Transfor- o 9 1,02 k. A. 0,36 1,41 k. A.
! . 843 °C
mations Diagrams
[48]
Atlas of Isothermal
i ia- | 30 min.
Transformation Dia min 7 1,08 0.25 0,53 146 0,06
grams of B. S. En. 820 °C
Steels [49]
Courbes de Trans-
formation des Aciers | 30 min.
de Fabrication Fran- | 850 °C 7-8 1,00 0,27 0,30 1,71 0,04
caise [50]
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Bild 34: Vergleich der isothermen ZTU-Diagramme der Chargen des Stahles 100Cr6 bei
praxisnahen Austenitisierungsbedingungen (nach [31] [195] [48] [49] [50])

Auf eine Umrechnung der Umwandlungsstart- und -endlinien tber die
JMAK-Gleichung auf einheitliche Prozentsitze umgewandelten Phasen-
anteil, wie es z.B. ARIMOTO [194] vorschldgt, wird verzichtet, da die
bainitische Phasenumwandlung, wie bereits in Abschnitt 5.4 gezeigt,
nicht ausreichend durch das JMAK-Modell abgebildet werden kann. Eine
beispielhafte Gegeniiberstellung einer gemessenen Umwandlungskurve
mit einer tiber die JMAK-Gleichung an den 1 Vol.%- und 99 Vol.%-Um-
wandlungszeiten gefitteten Kurve ist zur Verdeutlichung in Bild 32 fiir die
bainitische Umwandlung bei 300 °C der dritten Charge des Werkstoffes
100Cr6 eingezeichnet. Eine Umrechnung wiirde die Diagramme zwar
vergleichbarer machen, ohne ein genaueres Umwandlungsmodell jedoch
auch stark verfdlschen.

Bei einem Vergleich der gemessenen Umwandlungskurven bei 1 Vol.%
und 99 Vol.% umgewandeltem Phasenanteil mit den Literaturwerten sind
deutliche Unterschiede im diffusionsgesteuerten und diffusionslosen Um-
wandlungsverhalten zu erkennen. Wahrend die perlitische Umwandlung
beim ,Atlas of Isothermal Transformation and Cooling Transformation
Diagrams“ [48] bereits nach ca. 2,5 sec. beginnt und bei niedrigeren
Umwandlungstemperaturen unterbrechungsfrei in die langsamere baini-
tische Umwandlung tibergeht, zeigt sich beim ,Courbes de transfor-
mation des aciers de fabrication frangaises“ [50] ein gegensatzliches
Verhalten, bei dem die bainitische Umwandlung zu einem fritheren
Zeitpunkt als die perlitische Umwandlung beginnt. Bei den weiteren
Umwandlungsstartkurven ist hingegen ein unterschiedlich stark aus-
gepragter, umwandlungstrager Bereich bei ca. 500 °C, sowie eine teils

75



5 Experimentelle Untersuchung des Wilzlagerstahls 100Cr6

bedeutend spdter einsetzende Phasenumwandlung festzustellen. Die
Zeiten und generellen Formen der Umwandlungsendkurven zeigen hin-
gegen eine bessere Ubereinstimmung. Eine separate, C-formige Umwand-
lungskurve des unteren Bainits ist bei den Umwandlungskurven nicht zu
erkennen. Jedoch besitzen die eigenen Messungen sowie die Messungen
des ,SFB 570 - Teilprojekt Ci: Stoffwertbestimmung® [195] und ,Atlas of
Isothermal Transformation and Cooling Transformation Diagrams“ [48]
im Verlauf der Umwandlungskurven einen leichten Knickpunkt zu kiir-
zeren Zeiten unterhalb von 350 °C. Sowohl bei den diffusionsgesteuerten
Umwandlungen als auch bei der diffusionslosen martensitischen Um-
wandlung tbersteigen die Abweichungen der Literaturwerte die in den
eigenen Chargen gemessenen Unterschiede sowie die Messunsicherheit,
die nach LAPPLE [23] bei der Erstellung von ZTU-Diagrammen in etwa
110 °C und * 10 % der Umwandlungszeit entspricht.

Da sich neben Abweichungen in der chemischen Zusammensetzung
und Messunsicherheiten durch verschiedene Messmethoden auch die
Austenitisierungsbedingungen und das GKZ-gegliihte Ausgangsgefiige der
Stahle unterscheiden, ist eine direkte quantitative Korrelation zwischen
den Randbedingungen und der Umwandlungskinetik aus den vorliegen-
den Daten nicht mdglich. In einem weiteren Schritt werden deshalb
ZTU-Diagramme verglichen, deren Karbide durch eine hdhere Austeniti-
sierungstemperatur vollstindig im Austenit aufgelost sind. Die Einfluss-
grofden konnen in diesem Fall auf die in Tabelle 1 zusammengefassten
chemischen Zusammensetzungen der gewdhlten Stdhle sowie die ermit-
telten Austenitkorngrofien reduziert werden. Die zugehdrigen ZTU-Dia-
gramme sind in Bild 35 gezeigt.

Tabelle 1: Chemische Zusammensetzung, Austenitisierungsbedingungen und Austenit-
korngrofien der Chargen bei vollstandiger Karbidauflésung (nach [31] [196] [168])

GAST C Si Mn Cr Mo
Quelle L M Gew.% | Gew.% | Gew.% | Gew.% | Gew.%

Atlas zur Warmebe- 15 min

handlung der Stéhle i 4 1,04 0,26 0,33 1,53 0,00
1050 °C
[31]

Umemoto et al. [196] :gorg'j‘é 4 0,99 0,24 0,29 1,39 0,02
Stickels [168] 1384’8“{‘0' 56 | 104 | 019 | 032 | 135 | 001
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Bild 35: Vergleich der isothermen ZTU-Diagramme bei vollstindiger Karbidauflosung
(nach [31] [196] [168])

Durch die vollstandige Karbidauflésung und Kornvergrofierung verschie-
ben sich die Umwandlungsdiagramme gegeniiber den Literaturwerten bei
praxisnahen Austenitisierungstemperaturen und den eigenen Referenz-
kurven zu héheren Umwandlungszeiten der diffusionsgesteuerten Um-
wandlungen und bedeutend niedrigeren Temperaturen der diffusionslo-
sen martensitischen Umwandlung.

Der nach martensitischer Abschreckung bei Raumtemperatur vorhandene
Gehalt an Restaustenit im Werkstoff steigt beim ,Atlas zur Warmebe-
handlung der Stdhle” [31] von ca. 7 Vol.% bei einer Austenitisierungstem-
peratur von 860 °C bis auf ca. 50 Vol.% bei einer Austenitisierungstempe-
ratur von 1050 °C an. Die Verschiebung der Umwandlungszeiten ist bei
der bainitischen Phasenumwandlung am starksten ausgepragt und be-
tragt beim ,Atlas zur Warmebehandlung der Stdhle [31] mehr als den
Faktor 10. Die Verschiebung des bainitischen Umwandlungsbereiches zu
niedrigeren Temperaturen bewirkt des Weiteren eine starkere Auspra-
gung des umwandlungstrigen Ubergangsbereiches bei ca. 500 °C. Die
gegeniiber dem ,Atlas zur Warmebehandlung der Stahle“ [31] bedeutend
frither einsetzende Phasenumwandlung bei STICKELS [168] kann zum
Teil auf den niedrigeren Gehalt der Legierungselemente Chrom, Silizium
und Nickel sowie das feinkornigere austenitische Gefiige zuriickgefiihrt
werden. Auch die Phasenumwandlung bei UMEMOTO ET AL. [196] ist
vermutlich durch den geringeren Chrom- und Nickelgehalt gegeniiber
dem ,Atlas zur Warmebehandlung der Stahle“ [31] zu etwas kiirzeren
Umwandlungsendzeiten verschoben.
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Da die Karbide bei den gewdhlten Austenitisierungsbedingungen voll-
standig gelost sind, kann ein Einfluss durch die gednderte Karbideinfor-
mung und schnellere Karbidauflosung ausgeschlossen werden.

5.7 Zusammenfassende Bewertung der
Umwandlungskinetik

Zusammenfassend lasst sich feststellen, dass das Umwandlungsverhalten
des Walzlagerstahles 100Cr6 nicht durch ein einziges Referenz-ZTU-Dia-
gramm bzw. der zeitlicher Verschiebung der Umwandlungslinien abge-
bildet werden kann, sondern in Abhdngigkeit des Ausgangsgefiiges, der
Warmebehandlungsparameter und Chargenschwankungen starke Unter-
schiede im Umwandlungsverhalten auftreten kénnen. Sowohl die Um-
wandlungszeiten und Umwandlungstemperaturen der einzelnen Um-
wandlungsbereiche als auch die generelle Form der ZTU-Diagramme
weichen bei den Literaturwerten zum Teil erheblich voneinander ab.

Fiir eine Beschreibung des Umwandlungsverhaltens sowie dessen Veran-
derung bei unterschiedlichen Chargen und Randbedingungen miissen die
perlitischen, bainitischen und martensitischen Umwandlungsbereiche
getrennt betrachtet und in Relation zum Ausgangsgefiige und den Ver-
suchsrandbedingungen gestellt werden. Isotherme ZTU-Diagramme sind
dabei den Diagrammen mit kontinuierlicher Kithlung vorzuziehen, da nur
bei isothermer Temperaturfithrung eine getrennte Beurteilung der perliti-
schen und bainitischen Phasenumwandlung der untersuchten Stdhle
moglich ist. Literaturwerte konnen nur dann mit einbezogen werden,
wenn das Ausgangsgefiige, die Legierungszusammensetzung, die Ver-
suchsrandbedingungen und die Versuchsmethodik genau bekannt sind.
Insbesondere die unterschiedliche Definition des Umwandlungsbeginns,
der sowohl durch Dilatometerversuche als auch durch die Untersuchung
von Schliffbildern des Gefiiges ermittelt wird, erschwert den Einsatz der
Literaturwerte. Eine Rekonstruktion des isothermen Umwandlungsver-
laufs aus ZTU-Diagrammen ist nur dann moglich, wenn die Umwandlung
durch ein geeignetes mathematisches Modell beschreibbar ist bzw.
weitere Umwandlungskurven z. B. bei 10 Vol.%, 50 Vol.% und 9o Vol.%
umgewandelten Phasenanteil vorliegen. Da dies bei durchhirtenden
Walzlagerstahlen meist nicht der Fall ist, ist von der Verwendung der
Literaturdaten fiir die numerische Simulation abzuraten.
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6 Einflussgrofen auf das Umwandlungs-
verhalten von Walzlagerstahlen

Wie bereits im vorherigen Kapitel gezeigt, treten bei Walzlagerstahlen
in Abhdngigkeit des Ausgangsgefiiges, der Werkstoffchargen und War-
mebehandlungsrandbedingungen erhebliche Unterschiede im Umwand-
lungsverhalten auf. In diesem Kapitel werden die Einflussgréfien deshalb
durch eine gezielte Variation einzelner Parameter bei ansonsten unveran-
derten Versuchsbedingungen quantifiziert. Hierfiir werden sowohl die
Austenitisierungsbedingungen als auch die chemische Zusammensetzung
der Stdhle variiert. Des Weiteren werden Versuche unter der Wirkung
einachsiger externer Zug- und Druckkrafte durchgefiihrt.

6.1 Einfluss der Austenitkonditionierung auf
die Phasenumwandlung

Bei den Untersuchungen zum Einfluss der Austenitisierungsbedingungen
auf die Phasenumwandlung wird zunachst auf die chemische Zusammen-
setzung des Austenits eingegangen. Durch eine Untersuchung der Kar-
bidauflosung sowie der chemischen Zusammensetzung der Karbide nach
unterschiedlicher Austenitisierung wird diese in Abhdngigkeit der Auste-
nitisierungsbedingungen ermittelt. Hierfiir wird zundchst die Austeniti-
sierung der zweiten Charge des Werkstoffes 100Cr6 bei unterschiedlichen
Austenitisierungsbedingungen genauer untersucht. AnschliefSend werden
ZTU-Diagramme fiir die untersuchten Austenitisierungsbedingungen
aufgenommen und in Relation zu der ermittelten Legierungszusammen-
setzung des Austenits gestellt.

Fir den praxisnahen Austenitisierungstemperaturbereich von 830 °C bis
890 °C werden sowohl isotherme ZTU-Diagramme als auch Gefiigebilder
der Karbidauflésung durch ein Laserrastermikroskop und EDX-Messun-
gen der Legierungszusammensetzung der Karbide nach schneller marten-
sitischer Abschreckung erstellt. Bei den Temperaturabstufungen 920 °C
und 950 °C wird die weitere Karbidauflosung durch LSM-Gefiigebilder
untersucht. Zusatzliche ZTU-Diagramme werden im Temperaturbereich
der vollstindigen Karbidauflésung bei 980 °C und 1100 °C ermittelt. Da
sich nach der vollstindigen Karbidauflosung das Kornwachstum stark
beschleunigt, kann aus dem Vergleich der ZTU-Diagramme bei 980 °C
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6 Einflussgréfien auf das Umwandlungsverhalten von Wiilzlagerstdhlen

und oo °C auf den Einfluss der Austenitkorngrofie auf die Phasen-
umwandlung geschlossen werden, der bei niedrigeren Temperaturen mit
dem Einfluss der Karbidauflosung und Legierungszusammensetzung im
Austenit tiberlagert ist.

Tabelle 12: Versuchsmatrix zur Untersuchung der Austenitkonditionierung

Austeniti- 5 7,5 10 12,5 15 min 19 23 29 37
sierung min. | min. | min. | min. : min. | min. | min. | min

830 °C LSM | LSM | LSM | LSM | LSM | ZTU | EDX | LSM | LSM | LSM | LSM

860 °C LSM | LSM | LSM | LSM | LSM | ZTU | EDX | LSM | LSM | LSM | LSM

890 °C LSM | LSM | LSM | LSM | LSM | ZTU | EDX | LSM | LSM | LSM | LSM

920°C | LSM | LSM | LSM | LSM [ LSM | — | — |LSM | LSM | LSM | LSM
950°C | LSM | LSM | LSM | LSM [ LSM | — | -- | LSM | LSM | LSM | LSM
980 °C e - - - = Jzu| - | -] - | - | -
100°C | — | — | — | — | — |ztu| — | — | — | — | —

Durch die quantitative Bestimmung der ungelosten Karbide, deren che-
mischer Zusammensetzung sowie des zuvor ermittelten Einflusses der
Austenitkorngrof3e kann bei den niedrigeren Austenitisierungstemperatu-
ren der Einfluss der chemischen Zusammensetzung des Austenits auf die
Umwandlung ermittelt werden. Die zugehdrige Versuchsmatrix ist in Ta-
belle 12 zusammengefasst.

Tabelle 13: Versuchsparameter der Dilatometerversuche zur Untersuchung des Einflusses
der Austenitkonditionierung auf das Umwandlungsverhalten

Austenitisierung ko:;i;‘i?;?::; = isotherme Haltetemperaturen

830 °C ; 15 min. 50 K/s 700 °C 600 °C 500 °C 400 °C 300 °C
860 °C ; 15 min. 50 K/s 700 °C 600 °C 500 °C 400 °C 300 °C
890 °C ; 15 min. 50 K/s 700 °C 600 °C 500 °C 400 °C 300 °C
980 °C ; 15 min. 50 K/s 700 °C 600 °C 500 °C 400 °C 300 °C
1100 °C ; 15 min. 50 K/s 700 °C 600 °C 500 °C 400 °C 300 °C

Zur Ermittlung des diffusionsgesteuerten Umwandlungsverhaltens bei
verschiedenen Austenitisierungstemperaturen werden im Temperaturbe-
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6.1 Einfluss der Austenitkonditionierung auf die Phasenumwandlung

reich von 700 °C bis 300 °C in 100 °C-Abstufungen isotherme Dilatometer-
versuche durchgefiihrt. Zusatzlich wird jeweils die kontinuierliche Ab-
kiihlrate von 50 K/s fiir die diffusionslose martensitischen Umwandlung
untersucht. Es werden analog zu den bereits in Kapitel 5 durchgefiihrten
Versuchen je drei Proben nach einer Austenitisierungszeit von 15 Minuten
ausgewertet. Die Parameter der Dilatometerversuche sind in Tabelle 13
zusammengefasst.

6.11 Karbidaufl6sungsverhalten bei der Austenitisierung

Fir die Beurteilung des Auflosungsverhaltens der Karbide bei der Auste-
nitisierung wird zundchst auf die dilatometrischen Untersuchungen der
zweiten Charge des Werkstoffes 100Cr6 zuriickgegriffen. Beim Erwarmen
der Proben beginnt ab Erreichen der Acy-Temperatur neben der austeni-
tischen Phasenumwandlung auch die diffusionsgesteuerte Auflosung der
Karbide. Da die Karbidauflosung durch eine Volumenzunahme des Werk-
stoffes gekennzeichnet ist, kann die Auflosungskinetik anhand der Dila-
tometerkurven abgeschdtzt werden (vgl. Bild 36). Bei der Probenerwar-
mung iberlagert die Dehnungszunahme durch die Karbidauflosung zu-
ndchst die thermische Dehnung des Austenits. Mit steigender Temperatur
verringert sich die Auflésungsgeschwindigkeit und die Dilatometerkurve
geht in die ndherungsweise Gerade der thermischen Dehnung des Auste-
nits tiber. Auch beim isothermen Halten auf Austenitisierungstemperatu-
ren von 830 °C bis 980 °C geht die zundchst schnelle Karbidauflosung
langsam in die temperaturabhdngige Kohlenstoffsattigung des Austenits
iiber. Bereits nach wenigen Minuten isothermer Haltezeit flacht die ge-
messene Dehnungszunahme merklich ab und ein Grofdteil der tempera-
turabhdngigen Karbidauflosung ist abgeschlossen.

20
’ IWerkstoﬁ: 100Cr6; Charge: 2
% / T T D T N I Regressionsgeraden
0 T
A(:HIJ‘ Karbildauﬂf?suﬂg Zieltemperatur:
= 1.2 g, [ YT + __ T —_— 1100 °C
% n i - - — - |- 980 °C
a /IAC“ -- 890 °C
0‘4 ..... 860 aC
- 830 °C
0,0

0 100 200 300 400 500 600 700 800 s 1000
Zeit ——»

Bild 36: Einfluss der Karbidauflosung auf die Dilatometerkurven bei der Austenitisierung
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6 Einflussgréfien auf das Umwandlungsverhalten von Wiilzlagerstdhlen

Der Anteil des bereits wahrend der Aufheizphase gelosten Karbide sowie
der Gleichgewichtszustand bei langen Haltezeiten kann jedoch nur
ungenau aus den Dilatometerkurven ermittelt werden, wodurch eine
quantitative Bestimmung der Karbidauflésung aus den Dilatometerdaten
nicht direkt moglich ist. Hierfiir werden zusatzlich Proben nach unter-
schiedlichen Austenitisierungstemperaturen und -zeiten im ISO-T Ver-
suchsaufbau der thermomechanischen Priifanlage durch einen Luft-
Wasser-Sprithnebel schnell martensitisch abgeschreckt, metallographisch
prapariert und mikroskopisch ausgewertet.

Die nach der Austenitisierung verbliebenen Karbide sind in den LSM-Bil-
dern in Tabelle 14 als schwarze Punkte bzw. bei groferen Karbiden
schwarz umrandete Bereiche in der martensitischen Matrix zu erkennen.
Die streifenférmigen Helligkeitsunterschiede in den Bildern entstehen
durch das Zusammenfiigen mehrerer Fokusebenen bei leicht verkippten
Proben und haben keinen Einfluss auf die Auswertung. Bei 920 °C und bei
950 °C sind auch zunehmend grofiere schwarze kreisformige Bereiche im
Geflige zu sehen, die auf bei der Praparation herausgebrochene Karbide
zurlickzufiihren sind. Diese Bereiche werden bei der weiteren Auswertung
als Karbide gewertet. Bei hoheren Temperaturen heben sich das hellere
Restaustenit von den martensitischen Lanzetten und Platten ab. Mit
zunehmender Austenitisierungstemperatur und -zeit sind in den Gefiige-
bildern sowohl ein geringerer Anteil an Karbiden als auch ein durch
den steigenden Kohlenstoffgehalt im Austenit zunehmender Anteil an
Restaustenit zwischen den martensitischen Lanzetten und Platten zu
erkennen. Die Karbidauflosung erfolgt dabei nicht homogen {iiber die
Flache verteilt, sondern es entstehen, wie in Tabelle 15 anhand der binari-
sierten Karbidverteilungsbilder, bei der die Karbide als weifde Punkte
und Flachen zu erkennen sind, ersichtlich, sowohl nahezu karbidfreie
Bereiche als auch Bereiche, in denen die Karbidkonzentration nicht merk-
lich abgenommen hat.
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Einfluss der Austenitkonditionierung auf die Phasenumwandlung

Tabelle 14: LSM-Aufnahmen des martensitisch gehdrteten Gefiiges bei unterschiedlichen
Austenitisierungszeiten und -temperaturen

830 °C; 15 min.

950 °C; 15 min.

830 °C; 19 min.

890 °C; 19 min.




6 Einflussgréfien auf das Umwandlungsverhalten von Wiilzlagerstdhlen

Tabelle 15: Binarisierte LSM-Aufnahmen des martensitisch geharteten Gefiiges bei unter-
schiedlichen Austenitisierungszeiten und -temperaturen

Laser-Scanning-Mikroskop 1500x (binarisiert)

830 °C; 10 min 830 °C; 10 min 830 °C; 10 min

890 °C; 10 min 890 °C; 10 min 890 °C; 10 min

920 °C; 10 min. 920 °C; 10 min. 920 °C; 10 min.

20 um || | ESCNEERINEEREREN 20 (1M

950 °C; 10 min. 950 °C; 10 min. 950 °C; 10 min.
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Die Wahrscheinlichkeitsdichteverteilungen der dquivalenten Kreisdurch-
messer der Karbide bei unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen
sind fiir je 1000 Karbide aus drei Auswertebereichen in Bild 37 zusam-
mengefasst. Bei 830 °C, 860 °C und 89o °C nimmt die mittlere Karbid-
grofde gegeniiber dem GKZ-gegliihten Ausgangsgefiige nur langsam ab,
sodass auch nach einer Austenitisierung bei 89o °C noch grofdere Karbide
mit einem Durchmesser {iber 1 um vorhanden sind. Erst ab einer Auste-
nitisierungstemperatur von 920 °C und einem verbleibenden Karbid-
flachenanteil von ca. 0,85 % sinkt der Karbiddurchmesser stark ab.

3,0
Werkstoff: 100Cr6; Charge: 2 -
— GKZ-Geflige
Q
5 S Austenitisierung:
= % .
2 PG T R °C- i
3 i l;, J ;,/i-.aq 830 °C; 15 Min.
c b s 0 .
kS 15 = S O e SR === 860 °C; 15 Min.
£ 1013
2 I \k 890 °C; 15 Min.
g 051+ = - T
= Feg e = 920 °C; 15 Min.
g 0.0 i s —]
70,0 0.2 0.4 06 0.8 um 1,2

aquivalenter Kreisdurchmesser —»
Bild 37: Einfluss der Karbidaufldsung auf die Dilatometerkurven bei der Austenitisierung

Auf die Schwierigkeiten bei der quantitativen Bestimmung des Karbidfla-
chenanteils nach der Austenitisierung wird unter anderem in Band 3 des
»2Atlas zur Warmebehandlung der Stihle“ eingegangen. Die Messunsi-
cherheit bei der Auswertung wird z.B. bei geringen Flachenanteilen unter
3 % mit + 30 % angegeben [25]. Da auch bei den eigenen Messungen
hohe Standardabweichungen der ermittelten Karbidflichenanteile sowie
Schwierigkeiten bei der Messung sehr kleiner Karbide mit einem Durch-
messer unter 0,2 pm aufgetreten sind, wird auch auf die zahlreichen Lite-
raturwerte zum Abgleich der eigenen Ergebnisse zuriickgegriffen.

Der umfangreichste Datensatz zur Karbidauflosung fiir Austenitisierungs-
temperaturen von 750 °C bis 1050 °C und Austenitisierungszeiten bis 1000
Sekunden steht aus Band 3 des ,Atlas zur Warmebehandlung der Stiahle®
[25] zur Verfiigung. Die Karbidauflosungskinetik wird auch von GUILLOT
und DUDRAGNE [197] bzw. PEILLOUD und DUDRAGNE [198] umfas-
send untersucht. Da jedoch nur die Anzahl und nicht, wie bei einigen
Veréffentlichungen falschlicherweise tibersetzt, die Flache der aufgelosten
Karbide untersucht wird, ist ein direkter Vergleich mit den eigenen Daten
nicht zielfithrend. Bei STICKELS [168], BESWICK [169], YAJIMA ET AL.
[200] und ZHANG ET AL. [170] sich auch Daten fiir lingere Haltezeiten
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veréffentlicht. Bei ZHAO ET AL. [162] wird die Karbidauflésung aus der
Langendanderung der Dilatometerproben sowie Schliffbildern ermittelt.
JIMENEZ-MELERO ET AL. [199] setzen ein Synchrotron-Diffraktometer
und EPP ET AL. [161] ein Rontgendiffraktometer zur In-situ-Messung der
Karbidauflosung ein. Bei langeren Haltezeiten kann auf die thermodyna-
misch berechneten Gleichgewichtszusammensetzungen zuriickgegriffen
werden, die sich im Gleichgewicht nach sehr langen Haltezeiten einstel-
len. EPP ET AL. [161] berechnen diese mit Thermocalc und kommen zu
dem Ergebnis, dass die Karbidauflésung ab 730 °C beginnt, der Karbid-
gehalt bei 740 °C bereits auf 9 Gew.% absinkt und die Auflésung bei
870 °C vollstindig abgeschlossen ist. Der mit JMatPro berechnete Karbid-
gehalt der zweiten Charge des Werkstoffes 100Cr6 ist in Tabelle 17 fiir
den Temperaturbereich von 700 °C bis 8go °C zusammengefasst und liegt
bei etwas hoheren Temperaturen fiir eine vergleichbare Karbidauflosung.
Die chemischen Zusammensetzungen der untersuchten Stihle sowie der
Karbidflachenanteil der GKZ-gegliihten Ausgangsgefiige sind in Tabelle 16
zusammengefasst.

Tabelle 16: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Stdhle sowie der ermittelte
Karbidgehalt im weichgeglithten Ausgangszustand (nach [25] [168] [169] [161] [200] [162]
[201] [170] [199])

Quelle Karbid c Si Mn Ccr Mo Ni
Vol.% Gew.% | Gew.% | Gew.% | Gew.% | Gew.% | Gew.%

LFT Charge 2 17 0,97 0,28 0,36 1,57 0,00 0,03
Atlas zur WBH [25] 15,4 1,00 0,22 0,34 1,52 0,00 0,10
Stickels [168] 16,0 1,04 0,19 0,32 1,35 0,01 0,12
Beswick [169 15,0 1,01 0,24 0,30 1,42 0,02 0,06
Epp et al. [161] 16,3 0,96 0,20 0,43 1,48 0,05 0,10
Yajima et al. [199] k. A. 0,95 0,30 0,34 1,54 k. A. k. A.
Zhao et al. [162] 14 1,01 0,25 0,32 1,36 0,04 0,16
Shiko et al. [201] 18,5 0,96 0,24 0,40 1,51 k. A. 0,03
Zhang et al. [170] k. A. 1,02 k. A. k. A. 1,45 k. A. k. A.
Jime“ﬁg’;' etal. k. A. 0,96 0,20 0,34 1,44 0,05 k. A.
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Die Umrechnung des bei EPP ET AL. [161] angegebenen Gewichtsgehaltes
wy der ungel6sten Karbide in den Volumengehalt bzw. Flachengehalt der
Karbide Vi erfolgt nach Gleichung (47) unter der Annahme eines Zwei-
komponentengemisches. Die Dichte der Karbide pgx wird mit 7,671 g/cm3,
die Dichte des Eisens pg, mit 7,874 g/cm3 angenommen [202].

_ Wi/ Pre
Wi/ pre) + Wre/ pk)

Vk (47)
Der bei BESWICK [169] angegebene Gewichtsgehalt des Kohlenstoffes im
Austenit w¢i, o wird tiber Gleichung (48) in Abhangigkeit des Gesamt-
kohlenstoffgehaltes des Stahles w( g¢ in den Gewichtsgehalt der ungelos-
ten Karbide w¢ i x und wiederum nach Gleichung (47) in den Volumen-
gehalt bzw. Flachengehalt der Karbide Vx umgerechnet.

_ (WC ges — Wce inA)

WK ges = (48)
Wcink — Wcin a)
12
[ Werkstoff: 100Cr6 / 52100 / SUJ2
o 10 min.:— Atlas WBHS
vol.% g —-= LFT Char. 2

15 min.;— Atlas WBHS
—=LFT Char. 2

6 \Q . 19 min.:—-= LFT Char. 2
\$’\ S 3
i ‘\-\.‘\‘% 20 min.;=+ Jimenez et al
........... N 30 min.:—— Shiko et al.
9 R v - - - Stickels
v SR

0
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Austenitisierungszeit ——

Karbidanteil ——»
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7
/,./
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Bild 38: Karbidaufl6sungsverhalten in Abhédngigkeit der Austenitisierungszeit
und -temperatur (nach [25] [168] [200] [201] [199])

Der tiber die Austenitisierungstemperatur (vgl. Bild 38) und iiber die Aus-
tenitisierungszeit (vgl. Bild 39) zusammengefasste Karbidflichenanteil aus
eigenen Messungen und Literaturdaten zeigt wie erwartet starke Abwei-
chungen. Generell erscheinen die von STICKELS [168] gemessenen Kar-
bidflachenanteile bei 840 °C im Vergleich zu den tibrigen Messungen zu
hoch. Auch die von BESWICK [169] gemessenen hohen Werte bei kurzen
Austenitisierungszeiten sowie die starke Abnahme des Karbidanteils im
Bereich von ca. 100 - 300 Sekunden bei 950 °C korrelieren nicht mit den
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tibrigen Quellen und den eigenen Dilatometermessungen. Die Messungen
von EPP ET AL. [161], ZHAO ET AL. [162] und die eigenen Messungen
zeigen hingegen prinzipiell gute Ubereinstimmungen. Die eigenen Werte
liegen bei 830 °C bei vergleichsweise hohen Werten, der ,Atlas zur
Warmebehandlung der Stiahle” [25] und ZHANG ET AL. [170] hingegen
bei 850 °C und kurzen Austenitisierungszeiten niedriger als in den zuvor
genannten Quellen.

12
Mg : | Werkstoff: 100Cr6 / 52100 / SUJ2 950 °C:— Atlas WBHS
& 1 47! - Beswick
Vol.% —=LFT Char. 2

920 °C:—-— LFT Char. 2
i 900 °C: Atlas WBHS
§h Epp et al.
890 °C: == LFT Char. 2
860 °C:— — LFT Char. 2
—-Zhang
—=Zhao
850 °C: Atlas WBHS
Beswick
Epp et al.
840 °C:- - - Stickels
830 °C:— = LFT Char. 2
800 °C:— Atlas WBHS
----- Epp et al.

Karbidanteil —»
(o]

0 :
100 s 1E4
Austenitisierungszeit ——p

Bild 39: Karbidauflésungsverhalten in Abhdngigkeit der Austenitisierungszeit und -
temperatur (nach [25] [168] [169] [161] [162] [170])

Tabelle 17: Mit JMatPro berechneter Karbidgehalt im thermodynamischen Gleichgewicht

700°C | 710°C | 720°C | 730°C | 740°C | 750°C | 760 °C | 770°C | 780 °C | 790 °C

14,32 14,31 14,29 14,27 12,82 5,77 5,38 5,02 4,65 4,27
Gew. Gew. Gew. Gew. Gew. Gew. Gew. Gew. Gew. Gew.
% % % % % % % % % %

800°C | 810°C | 820°C | 830°C | 840°C | 850°C | 860°C | 870°C | 880 °C | 890 °C

3,88 3,48 3,07 2,65 2,22 1,77 1,32 0,85 0,36 0,00
Gew. Gew. Gew. Gew. Gew. Gew. Gew. Gew. Gew. Gew.
% % % % % % % % % %

6.1.2 Chemische Zusammensetzung
des Austenits und der Karbide

Die grofdtenteils globular eingeformten Karbide der weichgegliihten
Werkstoffe bestehen, wie bereits in Abschnitt 2.4.3 erwdhnt, nicht aus
reinem Zementit bzw. Eisenkarbid (Fe;C), sondern in Abhdngigkeit des
Legierungsgehaltes des Gesamtgefiiges aus Mischkarbiden (Fe, M);C und
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Sonderkarbiden. Bei der Austenitisierung reichern sich die Karbide durch
die im Vergleich zum Kohlenstoff geringere Diffusionsgeschwindigkeit
weiter mit den karbidbildenden Elementen Cr, Mn und Mo an. Das nicht
karbidbildende Element Si wird hingegen von den Karbiden in das umge-
bende Gefiige verdrangt. Die chemische Zusammensetzung des Ferrits
und des sich bildenden Austenits weicht folglich wahrend der Warmebe-
handlung stark von den in Tabelle 4 und Tabelle 5 gezeigten Zusammen-
setzungen der Gesamtgefiige ab.

EDX-Mapping der Elementverteilung

Chromverigilung

Manganverteilung

Bild 40: Qualitatives EDX-Mapping des martensitisch geharteten Gefliges des Werkstoffes
100CrMnSi6-4 mit 20 KV Beschleunigungsspannung

Fir die Untersuchung der Elementverteilung bei der Austenitisierung
werden deshalb EDX-Messungen der Legierungskonzentration in den
Karbiden durchgefiihrt. Eine exemplarische qualitative EDX-Messung
der Elementverteilung des Werkstoffes 100CrMnSi6-4 im martensitisch
gehdrteten Zustand nach einer Austenitisierung von 15 min. bei 860 °C ist
in Bild 40 dargestellt. Bei dem untersuchten Werkstoff sind eine starke
Anreicherung von Cr sowie eine geringere Anreicherung von Mangan in
den mit Ellipsen gekennzeichneten grofderen Karbiden zu erkennen. Dar-
tber hinaus zeigt sich jedoch auch in den mit Pfeilen gekennzeichneten
Bereichen, in denen keine Karbide sichtbar sind, eine gewisse Anreiche-
rung der Legierungselemente. Dies ist auf die Eindringtiefe des Elektro-
nenstrahls in den Werkstoff zuriickzufithren, die in Abhdngigkeit der
Beschleunigungsspannung und Dichte des Werkstoffes variiert. Meist
wird eine Eindringtiefe von ca. 1 pm angenommen [203], wodurch bei den
kleineren Karbiden auch das umgebende Geflige mitgemessen wird und
auch die durch Pfeile gekennzeichneten Karbide knapp unterhalb der
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Probenoberfliche messbar sind. Nach ANDERSEN und HASLER [204]
kann die Eindringtiefe R. im Werkstoff, in der die Rontgenstrahlung zur
Elementanalyse erzeugt wird, durch Gleichung (49) tiber die Beschleuni-
gungsspannung E, gesteuert werden:

_ 0,0064 (Ex°® — EX°%)

R, P (49)

Bei einer angenommenen mittleren Dichte p des Werkstoffes von
7,87 g/cm3 ergeben sich in Abhdngigkeit der kinetischen Energie der
Elektronen E, die in Tabelle 18 zusammengefassten Eindringtiefen fiir
die Erzeugung der charakteristischen K-o- und L-a-Spektrallinien der
Elemente. Fiir eine ausreichend hohe Anregungswahrscheinlichkeit der
Atome muss die Beschleunigungsspannung dabei mindestens der doppel-
ten Anregungsenergie der energetisch hochsten untersuchten Spektralli-
nie entsprechen.

Tabelle 18: Berechnete Eindringtiefe der Elektronen im Werkstoff bis zum Unterschrei-
ten der fiir eine Anregung der Atome notwendigen Energie

Beschleunigungsspannung E,

Element E. 20,0 KV 17,5 KV 15,0 KV 12,5 KV
K-a 5,411 KeV 1,11 pm 0,86 um 0,63 um 0,43 ym

° L-a 0,573 KeV 1,24 ym 0,99 ym 0,77 ym 0,56 um
K-a 5,894 KeV 1,09 pm 0,84 ym 0,61 um 0,41 ym

e L-a 0,637 KeV 1,24 ym 0,99 ym 0,77 ym 0,56 um
K-a 6,398 KeV 1,06 ym 0,81 pm 0,59 um 0,38 um

Fe L-a 0,705 KeV 1,24 ym 0,99 pm 0,76 um 0,56 um

Die Elementzusammensetzung der grofderen Karbide des GKZ-gegliihten
Ausgangsgefiiges sowie des martensitisch geharteten Gefiiges konnen
folglich mit einer Beschleunigungsspannung von 12,5 kV gemessen
werden. Bild 41 zeigt ein beispielhaftes Spektrum der zweiten Charge des
Werkstoffes 100Cr6 sowie die Messpunkte und Auswertebereiche bei
Punktmessungen mit dieser Beschleunigungsspannung. Da Elemente mit
Ordnungszahlen < 11 nur unzureichend genau mit EDX gemessen werden
konnen, wird der Kohlenstoff zundchst aus der Analyse ausgeschlossen.
Die Elementkonzentrationen der anderen Elemente werden im Anschluss
um den Kohlenstoffgehalt der Karbide von 6,69 Gew.% korrigiert.
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Bild 41: EDX-Spektrum eines Karbides im GKZ-Gefiige des Werkstoffes 100Cr6

Die gemessenen Konzentrationen der Elemente Molybddn und Silizium
sind bei den Analysen mit bis zu 0,2 Gew.% zu niedrig, um aussagekraf-
tige Ergebnisse zu erzielen. Ein Unterschied im Legierungsgehalt der
Korngrenzenkarbide (vgl. Bild 41 Karbide Nr. 1, 4, 5, 10, 11, 18 und 20) im
Vergleich zu den tibrigen Karbiden ist nicht festzustellen.

Tabelle 19: EDX-Messungen der Legierungselementkonzentration in den Karbiden des
GKZ-Gefliges des Werkstoffes 100Cr6 mit 12,5 KV Beschleunigungsspannung

Einzelmessungen Gew.%

Cr| 90 |84 | 78|85/ 70| 99 |63 ]|120]| 88 | 94 | pcivert

Mn | 09 | 10 | 10 | 08 | 11 | 09 | 11| 07 | 09 | 09 | Gew%

Einzelmessungen Gew.%

Cr | 88 9,6 9,4 6,9 9,5 7.4 8,5 7,7 7,8 8,9 8,6+1,2

Mn | 1,0 0,8 1,0 11 1,0 1,0 1,1 1,0 0,8 1,1 1,0+0,1

Die in Tabelle 19 zusammengefassten Messungen der Karbide im
GKZ-geglithten Gefiige zeigen eine gute Ubereinstimmung mit den von
LUZIGNOVA [36] berechnete Legierungselementkonzentrationen der
Karbide im Gleichgewicht mit Austenit bei 850 °C von 9,8 Gew.% Chrom
und den von SONG ET AL. [205] berechneten Elementkonzentrationen
der Karbide im Gleichgewicht mit Ferrit bei 850 °C von 7,4 Gew.% Chrom
und o,7 Gew.% Mangan. BESWICK [169] ermittelt bei seinen Messungen
des GKZ-gegliihten Gefiige einen niedrigeren Chromgehalt von 7 Gew.%,
STICKELS [168] einen Chromgehalt von 9 Gew.% und GLOWACKI und
BARBACKI [206] einen Chromgehalt von 6,9 Gew.% im Zementit, das
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6 Einflussgréfsen auf das Umwandlungsverhalten von Wilzlagerstdihlen

sich nach einem schrittweisen Abkiihlen von 1050 °C ausgehend wahrend
der Perlitbildung bei 715 °C ausscheidet sowie einen Chromgehalt von
9 Gew.% im GKZ-gegliihten Gefiige.

Mit steigender Austenitisierungstemperatur steigt der Chromgehalt an,
wohingegen der Mangangehalt in den verbleibenden Karbiden leicht sinkt
(vgl. Bild 42). Der Anstieg des Chromgehalts zeigt dabei gute Ubereinst-
immungen mit den bei BESWICK [169] angegeben Werten. SONG [150]
misst bereits nach einer Austenitisierung von 5 min. bei 850 °C einen
hoheren Chromgehalt der Karbide von 12 Gew.%. Bei STICKELS [168]
sinkt der Chromgehalt hingegen bei steigender Austenitisierungszeit
und -temperatur auf bis zu 7 Gew.% ab.

N | werkstoff: 100Cr6; Charge: 2
T wt.% I ‘ |l m GKZ-Gefige
5 8 Austenitisierungs-
= bedingungen:
E 6 M 830 °C:; 15 min.
g 4 860 °C; 15 min.
EJ 2 890 °C; 15 min.
ﬁ 1 1

0

Chrom Mangan

Bild 42: Verdnderung der Legierungselementkonzentrationen in den nach der Austeniti-
sierung verbleibenden Karbiden

6.1.3 Einfluss der Karbidauflosung
auf die Phasenumwandlung

Mit den ermittelten Daten zur Karbidauflésung und dem Chrom- und
Mangangehalt der Karbide bei unterschiedlichen Austenitisierungstempe-
raturen kann die Legierungselementkonzentration im Ferrit bzw. Auste-
nit bei Beginn der Abschreckung berechnet werden (vgl. Tabelle 20). Der
Siliziumgehalt in den Karbiden sowie der Kohlenstoffgehalt im Ferrit-
anteil des GKZ-Gefiiges wird dabei mit o Gew.% angenommen. Aus der
Legierungselementkonzentration und den ermittelten Austenitkorngro-
3en kann wiederum ein quantitativer Zusammenhang mit den ermittelten
Verschiebungen der ZTU-Diagramme bzw. des Umwandlungsverhaltens
bei unterschiedlichen Austenitisierungsbedingungen hergestellt werden.
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6.1 Einfluss der Austenitkonditionierung auf die Phasenumwandlung

Tabelle 20: Berechnete chemische Zusammensetzung des ferritischen und austeniti-
schen Gefiiges des Werkstoffes 100Cr6 nach unterschiedlichen Austenitisierungen

Austenitisierungs- Fe c Cr Mn Si Gastm
bedingungen Gew.% | Gew.% | Gew.% | Gew.% | Gew.% -
- (GKZ-Gegliiht) 99,03 0,00 0,39 0,26 0,33
830 °C; 15 min 97,94 0,50 0,98 0,31 0,30 10,5
860 °C; 15 min 97,57 0,67 1,14 0,33 0,29 10
890 °C; 15 min 97,39 0,74 1,24 0,34 0,29 9,5
980 °C; 15 min 95,82 0,97 1,57 0,36 0,28 6,5
1100 °C; 15 min 95,82 0,97 1,57 0,36 0,28 2,5

Das Umwandlungsverhalten bei den untersuchten Austenitisierungstem-
peraturen ist in Bild 43 fiir Umwandlungsstart und -ende bei 1 % und
99 % umgewandelten Phasenanteil zusammengefasst. Die logarithmische
Zeitzahlung beginnt ab Unterschreiten der Ac-Temperatur.

900
: i Werkstoff: 100Cr6; Charge: 2| | --- Ac,-Linie
°C : —- Ac,-Linie
700 " :: .____-,— : : —.,_ Umwandlungsstart (1 %):
A‘q\ o',;‘»‘ 7 —- 830 °C
600 e \ ATt —+= 860 °C
B VISR R R R R T i = 890 °C
500 T \&‘ JRE 11 : - 980 °C
S 400 S ey —{ |~ 1oo°c
g '?\\ ) .. : Umwandlungsende (99 %):
g_ 300 * >——¢ v R v iy e 830 °C
o 200 i -+ 860 °C
[t —e- 890 °C
100 = 980 °C
g _ : : i i =+ 1100 °C
1 10 100 s 10.000
Zeit —p

Bild 43: Vergleich der isothermen Phasenumwandlung der zweiten Charge des Werkstof-
fes 100Cr6 nach unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen

Die diffusionsgesteuerten Umwandlungen verschieben sich mit steigen-
den Austenitisierungstemperaturen stetig zu langeren Umwandlungszei-
ten (vgl. auch Bild 34 und Bild 35). Bei der perlitischen Phasenumwand-
lung ist sowohl bei steigenden Legierungselementkonzentrationen im
Austenit durch Austenitisierungstemperaturen von 830 °C bis zur voll-
standigen Karbidauflosung bei 980 °C als auch bei steigender Austenit-
korngréfle durch Austenitisierungstemperaturen von 980 °C bis 1100 °C
eine Umwandlungsverlangsamung festzustellen. Der umwandlungstrage
Bereich zwischen den perlitischen und bainitischen Umwandlungen bei
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6 Einflussgréfien auf das Umwandlungsverhalten von Wiilzlagerstdhlen

ca. 500 °C zeigt mit steigenden Austenitisierungstemperaturen eine be-
deutend stiarkere Auspragung, die auf ein Absinken der Bs-Temperatur
zurlickzufiihren ist. Bei der bainitischen Phasenumwandlung ist ebenfalls
eine Verschiebung der Umwandlungslinien zu héheren Zeiten festzustel-
len. Lediglich der Umwandlungsbeginn des unteren Bainits verschiebt
sich bei einer Umwandlungstemperatur von 300 °C durch den Anstieg der
Austenitkorngrofde bei Austenitisierungstemperaturen von 98o °C bis
1100 °C zu kiirzeren Zeiten. Die M,-Temperatur sinkt bei steigenden
Austenitisierungstemperaturen von 830 °C bis 980 °C aufgrund der
zunehmenden Anreicherung des Austenits mit Kohlenstoff und Chrom
stetig ab. Bei einem weiteren Anstieg der Austenitisierungstemperatur auf
1noo °C steigt die Ms-Temperatur jedoch wieder an. Dieser Anstieg der
M;-Temperatur bei sehr hohen Austenitisierungstemperaturen wird auch
im ,Atlas zur Warmebehandlung der Stahle“ beobachtet, kann jedoch
nicht eindeutig der steigenden Austenitkorngrofie bzw. einer eventuellen
Entkohlung der Probe zugeordnet werden [25]. Neuere Messungen von
YANG und BHADESHIA [47] bestitigen jedoch den Zusammenhang
der Ms-Temperatur mit der Austenitkorngrofde. Auch LEE und LEE [ug],
sowie GARCIA-JUNCEDA ET AL. [207] gehen bei ihren empirischen Be-
rechnungen der M,-Temperatur von einem Anstieg der M-Temperatur
bei steigender Austenitkorngrofde aus.

1

K |Werkstoff: 100Cr6; Charge: 2 55

i ’ >
iiy > ¥
A‘-'

Experimentell

---- Ausgleichsgerade 1

Phasenanteil —»

Log[-Ln(1-p)] ————»

------ Ausgleichsgerade 2
15 y —-= Grenzmenge P,
o FE / i nach Hunkel
g {
A iiiid di 1 Py :
2.0 830°C860°C890°C . 980°C 1
_2,5 Poi il ; HERS HE
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Bild 44: Linearisiertes Umwandlungsverhalten der zweiten Charge des Werkstoffes 100Cr6
bei einer Temperatur von 300 °C nach unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen

Da der Kohlenstoffgehalt im Austenit bei steigender Austenitisierungs-
temperatur zunimmt (vgl. Tabelle 20), ist es auch von Interesse, den Ein-
fluss der Austenitisierungstemperatur auf die von HUNKEL ET AL. [71]
beschriebene Verlangsamung der isothermen Umwandlung des unteren
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6.1 Einfluss der Austenitkonditionierung auf die Phasenumwandlung

Bainits durch die Anreicherung des Kohlenstoffes im Restaustenit zu
untersuchen. Die linearisierten isothermen Umwandlungsverldufe bei
unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen und einer Bainitisie-
rungstemperatur von 300 °C sind hierfiir in Bild 44 zusammengefasst. Des
Weiteren ist der von HUNKEL ET AL. [71] beschriebene, tiber alle
Austenitisierungstemperaturen gut mit dem ermittelten Beginn der Ab-
weichung von der ersten Ausgleichsgerade zu korrelieren scheinende
Ubergangsbereich zwischen zwei aufeinanderfolgenden Umwandlungsge-
schwindigkeiten mit jeweils konstanten JMAK-Exponenten n bei 40 Vol.%
bainitischem Phasenanteil eingezeichnet. Dies ist jedoch auf die lineari-
sierte Auftragung zuriickzufithren, die den Umwandlungsverlauf stark
verzerrt. Tragt man die Steigung der linearisierten Kurven hingegen tiber
den umgewandelten Phasenanteil auf, so ist fiir alle Austenitisierungs-
temperaturen eine ndherungsweise lineare Abnahme des JMAK-Expo-
nenten n (vgl. Formel (50)) Giber die Phasenumwandlung zu erkennen
(vgl. Bild 45). Ein Knickpunkt bei 40 Vol.% bainitischem Phasenanteil ist
nicht festzustellen.

Alog (—ln(l - pﬁ))

n = (50)
a(Pp) Alog (t)
T | Werkstoff: 100Cr6; Charge: 2
= Austenitisierung:
g
— — 830 °C; 15 min.
-1
. — 860 °C; 15 min.
£
= === 890 °C; 15 min.
5
L -==- 980 °C; 15 min.
()]
o
-
<1 :
0 01 02 03 04 05 06 07 08 - 1

Phasenanteil ———»

Bild 45: Steigung der linearisierten Umwandlungskurve der zweiten Charge des Werkstof-
fes 100Cr6 nach unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen

Im Rahmen der Messunsicherheit ist nur ein schwacher Einfluss der Aus-
tenitisierungsbedingungen und folglich des Kohlenstoffgehaltes im Aus-
tenit auf den JMAK-Exponenten n zu beobachten. Tendenziell liegt
der Exponent bei hoheren Austenitisierungszeiten auf einem hoheren
Anfangsniveau und sinkt weniger stark ab.
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6 Einflussgréfien auf das Umwandlungsverhalten von Wiilzlagerstdhlen

6.2 Einfluss der Legierungszusammensetzung auf
die Phasenumwandlung

Um bei grofderen Walzlagerkomponenten eine vollstandige Durchhartung
des Querschnitts zu gewdhrleisten, werden hoherlegierte Stdhle einge-
setzt, deren Umwandlungsgeschwindigkeit gegeniiber dem Stahl 100Cr6
verlangsamt ist. Der Einfluss der hierfiir eingesetzten Hauptlegierungs-
elemente Chrom, Mangan, Molybdén und Silizium auf die Umwandlungs-
kinetik wird im folgenden Abschnitt anhand der Stahle 100CrMnSi6-4
und 100CrMo7-3 untersucht. Hierdurch kann die chemische Zusammen-
setzung des Austenits in einem grofleren Bereich variiert werden, als es
durch die Veranderung der Austenitisierungsbedingungen im vorherigen
Abschnitt moglich ist.

Analog zur Untersuchung des Einflusses der Austenitisierungsbedingun-
gen wird zundchst auf das GKZ-gegliihte Ausgangsgefiige der Stihle und
die Austenitisierung eingegangen, um die Legierungszusammensetzung
des Austenits anhand der Karbidauflosung und der chemischen Zusam-
mensetzung der Karbide zu ermitteln. Im Anschluss werden isotherme
ZTU-Diagramme der Stahle aufgenommen. Die Verschiebung der Um-
wandlungsbereiche im Vergleich zum Referenzwerkstoff 100Cr6 kann
hierdurch in einen quantitativen Zusammenhang zu den Legierungsele-
menten gesetzt werden.

Tabelle 21: Versuchsparameter der kontinuierlichen und isothermen Versuche zur Ermitt-
lung des Einflusses der Legierungszusammensetzung auf die Phasenumwandlung

Werkstoff Abkiihiraten isotherme Haltetemperaturen
700 °C 650 °C 600 °C 500 °C
100CrMnSi6-4 12,5 K/s
450 °C 400 °C 300 °C
700 °C 650 °C 600 °C 500 °C
100CrMo7-3 5K/s
450 °C 400 °C 300 °C

Fir die hoherlegierten Stihle 100CrMnSi6-4 und 100CrMo7-3 werden
sowohl Gefiigebilder der Karbidauflosung und EDX-Messungen der Legie-
rungszusammensetzung der Karbide, als auch isotherme ZTU-Diagramme
nach einer Austenitisierung von 15 Minuten bei 860 °C erstellt. Zur
Ermittlung des diffusionsgesteuerten Umwandlungsverhaltens werden
fir die perlitische Umwandlung im Bereich von 700 °C bis 600 °C und
fiir die obere bainitische Umwandlung im Bereich von 500 °C bis 400 °C
mit 50 °C-Abstufungen sowie fiir die untere bainitische Umwandlung

96



6.2 Einfluss der Legierungszusammensetzung auf die Phasenumwandlung

bei 300 °C isotherme Versuche durchgefiihrt. Zusatzlich werden fiir den
Werkstoff 100CrMnSi6-4 Versuche bei einer kontinuierlichen Abkiihlrate
von 12,5 K/s und fiir den Werkstoff 100CrMo7-3 von 5 K/s zur Unter-
suchung der martensitischen Umwandlung durchgefiihrt. Eine Zusam-
menfassung der Versuchsparameter ist in Tabelle 21 gegeben.

6.2.1 Austenitisierungsverhalten der hoher legierten
Walzlagerstahle

Zundchst wird das GKZ-geglithte Ausgangsgefiige der hoherlegierten
Stahle metallographisch prdpariert und mit Pikral angedtzt. Von den
Schliffen werden analog zu Abschnitt 5.2 drei willkiirlich in der Proben-
mitte gewdhlte Bereiche in einem Laser-Scanning-Mikroskop analysiert
und ausgewertet.

Tabelle 22: Karbidverteilung im GKZ-geglithten Ausgangsgefiige

100CrMnSi6-4
wloama AT 0 h e s O 40 -
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Nach den Richtreihen des SEP-1520 [159] kann der Werkstoff 100CtMnSi6-4
mit ca. 1,05 Karbiden je um* auf CG 2.1 eingestuft werden und besitzt ein
dem Referenzwerkstoff sehr dhnliches GKZ-gegliihtes Geftige. Der Werk-
stoff 100CrMo7-3 weist mit ca. 1,35 Karbiden je um* und einer Einstufung
auf GC 2.0 bis 2.1 eine etwas feinere Karbidverteilung auf. Die Karbide
des Werkstoff 100CrMo7-3 sind dabei bedeutend unregelmafiiger verteilt
als bei den anderen untersuchten Werkstoffen. Je ein exemplarischer
Ausschnitt der Karbidverteilungsbilder, die Einstufung der Karbidgrofde
nach SEP-1520 sowie die Groflenverteilung der Karbide bezogen auf den
dquivalenten Kreisdurchmesser sind in Tabelle 22 zusammengefasst.

Tabelle 23: Ermittelte Umwandlungsstart- und -endtemperaturen der austenitischen
Phasenumwandlung fiir verschiedene Werkstoffe in Abhédngigkeit der Aufheizrate

Acis Acqs
Werkstoff 5Kis 0,05 K/s 5Kis 0,05 K/s
100Cr6; Charge 2 771 °C 751 °C 841 °C 794 °C
100CrMnSi6-4 764 °C 746 °C 831°C 789 °C
100CrMo7-3 772 °C 750 °C 830 °C 795 °C

Bei der anschliefenden Austenitisierung der hoherlegierten Stahle wer-
den zundchst die Ac,, und Ac-Temperaturen fiir Auftheizraten von 5 K/s
und 0,05 K/s dilatometrisch ermittelt. (vgl. Tabelle 23). Die Umwand-
lungstemperaturen liegen bei allen Werkstoffen auf einem &hnlichen
Niveau, wobei die Abweichungen vom Referenzwerkstoff 100Cr6 bei
hoheren Aufheizraten starker ausgepragt sind. Hierbei ist zu beachten,
dass die Legierungszusammensetzung des Ferrits aufgrund der im Gefiige
eingeformten Karbide stark vom Legierungsgehalt des Gesamtwerkstoffes
abweicht. Durch die Karbidauflésung ab Erreichen der Aci-Temperatur
steigt der Legierungsgehalt im Ferrit bzw. Austenit in Abhangigkeit der
Autheizrate wiederum unterschiedlich stark an. Die ermittelten Ac,. und
Ac-Temperaturen sind somit bei genauer Analyse nicht mit den Ar,, und
ArTemperaturen der ZTU-Diagramme identisch.

Der Flachenanteil der nach der Austenitisierung von 15 Minuten bei
860 °C verbleibenden ungelosten Karbide wird fiir die hoher legierten
Stahle, wie bereits in Abschnitt 6.1.2 beschrieben, ausgewertet (vgl. Tabel-
le 24). Der martensitisch gehartete Werkstoff 100CrMnSi6-4 zeigt eine
zum Referenzwerkstoff 100Cr6 vergleichbare Karbidverteilung im Gefiige
bei einem geringfiigig hoheren Karbidflachenanteil von 6,0 %. Die Karbi-
de des Werkstoffes 100CrMo7-3 verbleiben hingegen gehduft an den
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6.2 Einfluss der Legierungszusammensetzung auf die Phasenumwandlung

ehemaligen Austenitkorngrenzen des Werkstoffes und l6sen sich mit
einer verbleibenden Karbidflaiche von 7,5 % deutlich langsamer als die
Karbide des Referenzwerkstoffes 100Cr6 im Austenit.

Tabelle 24: LSM-Aufnahmen und binarisierte Karbidverteilungen im martensitisch
geharteten Geflige der Werkstoffe 100CrMnSi6-4 und 100CrMo7-3

Laser-Scanning-Mikroskop 1500x

100CrMnSi6-4

860 °C; 15 min. 860 °C; 15 min.

100CrMo7-3

860 °C; 15 min.

o)

ZHANG ET AL. untersuchen den Effekt von Chrom, Mangan und Silizium
auf die Karbidauflosung und kommen durch Messungen und thermody-
namische Berechnungen mit DICTRA zu dem Ergebnis, dass Chrom und
in geringerem Mafde auch Mangan die Karbidauflésung verzogert [170].
Nach BESWICK fiihrt vor allem das Legierungselement Chrom zu einer
Verringerung der Karbidauflosungsgeschwindigkeit bei der Austenitisie-
rung [155]. Um nach einer Austenitisierungszeit von 30 Minuten einen
vergleichbaren Gehalt an ungelosten Karbiden im Austenit zu erreichen,
muss die Austenitisierungstemperatur nach Messungen von LUZIGNOVA
fir jedes zusatzliche Gew.% Chrom um ca. 30 K erhéht werden [36]. Der
im Vergleich zur zweiten Charge des Referenzwerkstoffes 100Cr6 um
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6 Einflussgréfien auf das Umwandlungsverhalten von Wiilzlagerstdhlen

0,2 Gew.% erhohte Chromgehalt des Werkstoffes 100CrMo7-3 erfordert
nach dieser Rechnung eine Erhohung der Austenitisierungstemperatur
um 6 K fiir einen vergleichbaren Gehalt an ungelosten Karbiden. Unter
der Annahme, dass der gegeniiber dem Referenzwerkstoff erhéhte Man-
gangehalt des Werkstoffes 100CrMo7-3 eine geringere karbidstabilisieren-
de Wirkung als Chrom hat [170], muss auch der erh6hte Molybdangehalt
im Werkstoff zu einer Karbidstabilisierung beitragen.

Tabelle 25: EDX-Messungen der Legierungselementkonzentration in den Karbiden des
GKZ-Gefiiges und den nach der Austenitisierung verbleibenden Karbiden

Gefiige /
Werkstoff Austenitisierungs- Gec\i:"/ G:nv:"/ G (IEVIV: o
bedingungen -0 -0 0
GKZ-gegliiht 92+1,0 2,8+0,04 -
100CrMnSi6-4

860 °C; 15 min. 89+1,1 3,1+04 0,29 + 0,29

GKZ-gegliiht 10,2+1,0 2,1+0,3 1,2+0,1
100CrMo7-3
860 °C; 15 min. 86+1,1 2,1+0,6 0,7+04

Wie bereits bei den Karbiden des Referenzwerkstoffes 100Cr6 gezeigt,
reichern sich auch die Karbide der hoher legierten Stahle wahrend des
GKZ-Glithens mit den Legierungselementen Chrom und Mangan an
(Vgl. Tabelle 25). Die gemessenen Chrom- und Mangankonzentration in
den Karbiden der GKZ-gegliihten Gefiige korreliert dabei gut mit dem
veranderten mittleren Chrom- bzw. -Mangangehalt der jeweiligen Werk-
stoffe. Wahrend der Chromgehalt bei der Austenitisierung beider Werk-
stoffe absinkt, steigt der Mangangehalt beim Werkstoff 100CrMnSi6-4
leicht an. Molybdan ist in den Karbiden des Werkstoffes 100CrMnSi6-4
erst nach der Austenitisierung in geringen Konzentrationen messbar.
Im Werkstoff 100CrMo7-3 ist ein hoherer Molybdangehalt festzustellen,
der jedoch wahrend der Austenitisierung absinkt. Aufgrund der Mess-
unsicherheit sowie der Einschrankung, dass nur die grofieren Karbide ab
einem Durchmesser von ca. 1 um gemessen werden konnen, kann aus
den Messergebnissen kein eindeutiger Trend zur Zu- bzw. Abnahme des
Legierungsgehalts der Karbide bei der Austenitisierung abgeleitet werden.
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6.2.2 Einfluss der chemischen Zusammensetzung
auf die Phasenumwandlung

Mit den ermittelten Daten zur Karbidauflosung, dem Legierungsgehalt
der Karbide sowie den ZTU-Diagrammen kann der Zusammenhang des
Umwandlungsverhalten bei unterschiedlichen Austenitisierungsbedin-
gungen mit den berechneten Legierungsgehalten des Austenits unter-
sucht werden. Die berechneten Legierungselementkonzentrationen im
Ferrit bzw. Austenit sowie die ermittelten Austenitkorngrofden sind in
Tabelle 26 fiir beide Werkstoffe zusammengefasst. Der Siliziumgehalt in
den Karbiden und der Kohlenstoffgehalt im Ferritanteil des GKZ-Gefiiges
wird analog zu Abschnitt 6.1 mit o Gew.% angenommen.

Tabelle 26: Berechnete chemische Zusammensetzungen des ferritischen und austeniti-
schen Gefiiges der Werkstoffe 100CrMnSi6-4 und 100CrMo7-3

Gefiige / Fe (o3 Cr Mn Mo Si
Werkstoff Austenitisier- Gew. Gew. Gew. Gew. Gew. Gew.
ung % % % % % %

GKZ-gegliiht 98,48 0,00 0,12 0,74 0,05 0,61
100CrMnSi6-4

860 °C; 15 min. | 96,89 0,62 0,96 0,94 0,04 0,55

GKZ-gegliiht 98,66 0,00 0,33 0,53 0,09 0,40
100CrMo7-3

860 °C; 15 min. | 97,19 0,52 1,09 0,65 0,17 0,37

Ein Vergleich der ZTU-Diagramme der hoherlegierten Stihle mit dem
Referenzwerkstoff ist in Bild 46 fiir Umwandlungsstart und -ende bei 1 %
und 99 % umgewandelten Phasenanteil dargestellt. Die logarithmische
Zeitzahlung beginnt ab Unterschreiten der Ac,-Temperatur der jeweiligen
Werkstoffe. Generell sind die diffusionsgesteuerten isothermen Umwand-
lungen der hoherlegierten Stahle zu hoheren Umwandlungszeiten und die
diffusionslosen martensitischen Umwandlungen zu niedrigeren Umwand-
lungstemperaturen verschoben. Der hohere Chrom- und Molybdédngehalt
des Werkstoffes 100CrMo7-3 bewirkt dabei insbesondere eine starkere
Verlangsamung der perlitischen Phasenumwandlung, wohingegen die
Umwandlung in das untere Bainit des Werkstoffes 100CrMnSi6-4 durch
die Legierungselemente Mangan und Silizium etwas langsamer ablauft.
Auch bei der martensitischen Umwandlung zeigen die Legierungselemen-
te Mangan und Silizium eine starkere Verschiebung der M;-Temperatur
zu niedrigeren Temperaturen. Die Beobachtungen decken sich gut mit
den von BESWICK [155] beschriebenen Effekten der Legierungselemente
auf die Phasenumwandlung (vgl. Abschnitt 2.4.1). Empirische und semi-
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6 Einflussgréfsen auf das Umwandlungsverhalten von Wilzlagerstdihlen

empirische Modelle, wie z.B. die Modelle nach BLONDEAU ET AL. [126]
oder KIRKALDY [142], gehen hingegen von keinem signifikanten Einfluss
des Legierungselements Silizium auf die diffusionsgesteuerten Phasen-
umwandlungen aus und unterscheiden nicht zwischen der Umwandlung
des oberen und unteren Bainits.

900
i === Ac,~Linie (100Cr6)
G imimimd | =+ Ac,.-Linie (100Cr6)
0 100Cr6; Charge 2:
600 -= 1% umgewandelt
« 500 -8~ 99 % umgewandelt
3
T 400 100CrMnSi6-4:
a 300 - 1% umgewandelt
g : il -+ 99 % umgewandelt
T 100CrMo7-3:
H i Werkstoff: 100Cr6; Charge 2
100 : i 100CrMnSi6-4 1% umgewandelt
0 PR b 100CrMo7-3 99 % umgewandelt
1 10 100 1.000 s 100.000
Zeit —»

Bild 46: Vergleich der isothermen Phasenumwandlung der hoher legierten Werkstoffe
100CrMnSi6-4 und 100CrMo7-3 mit dem Referenzwerkstoff 100Cr6

1,0 : ;
0.8 ; ; /
ol LI 11 /i | [ 100Gr6 charge 2:
o,e 4 N / | [ — s00°c
= 0'5 / 100CrMnSi6-4:
€ i it [ / — A
5 04— e : :
@ 03 : l / : 100CrMo7-3:
£ B Iy 1| ws0c
o 02 / / Werkstoff: 100Cr6
0.1 VRN 100CrMnSi6-4
’ HiV AR 4 100CrMo7-3
03 10 100 1.000 s 100.000
Zeit ——»p

Bild 47: Isotherme Phasenumwandlungen im Temperaturbereich der unvollstindigen
bainitischen Umwandlung

Analog zur Ms-Temperatur verschiebt sich durch den hoheren Legierungs-
gehalt auch die B--Temperatur zu niedrigeren Temperaturen (vgl. Bild 47).
Waihrend sich bei der 2. Charge des Referenzwerkstoffes 100Cr6 bei einer
isothermen Haltetemperatur von 500 °C bereits ca. 9o Vol.% Bainit bildet,
ist die bainitische Umwandlung bei den hoher legierten Werkstoffen
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6.3 Einfluss von mechanischen Spannungen auf die Phasenumwandlung

bereits bei 450 °C unvollstandig. Als Trennkriterium wird hierbei der
Wendepunkt in der Umwandlungskurve beim Ubergang der bainitischen
in die perlitische Phasenumwandlung herangezogen. Das Absinken der
Bainit-Starttemperatur ist bei dem Werkstoff 100CrMnSi6-4 mit ca.
50 Vol.% bainitischem Phasenanteil bei 450 °C etwas starker ausgepragt
als beim Werkstoff 100CrMo7-3 mit ca. 63 Vol.% bainitischem Phasenan-
teil bei 450 °C.

6.3 Einfluss von mechanischen Spannungen auf
die Phasenumwandlung

Neben den bereits behandelten Austenitisierungsbedingungen und der
chemischen Zusammensetzung der Stdhle kann die Phasenumwandlung
auch durch Eigenspannungen, extern aufgebrachte Krafte sowie eine Um-
formung des Austenits beeinflusst werden. Da plastische Verformungen
beim Harten von Walzlagerkomponenten unerwiinscht sind und in der
Regel weitestgehend vermieden werden, wird in diesem Abschnitt nur auf
den Einfluss von Spannungen unterhalb der Fliefspannung des Gesamt-
gefiiges auf die Phasenumwandlung eingegangen. Fiir eine Untersuchung
zum Einfluss der Umformung des GKZ-gegliihten Gefiiges auf die marten-
sitische Umwandlung sei auf Beswick [208] verwiesen. Untersuchungen
zur Umwandlungsplastizitit des Walzlagerstahles 100Cr6 finden sich z.B.
bei DALGIC ET AL. [209], WOLFF ET AL. [210] und LUTZ ET AL. [21].

Von SHIPWAY und BHADESHIA [212] wurde fiir die bainitische Um-
wandlung eines Stahles mit 0,45 Gew.% Kohlenstoff festgestellt, dass
bereits geringe einachsige Druckspannungen von 20 MPa einen Einfluss
auf die Umwandlungskinetik haben. Bei tibereutektoiden Walzlagerstah-
len wurde von DALGIC ET AL. [209] fiir die perlitische und bainitische
Umwandlung, sowie von WOLFF ET AL. [210] fiir die martensitische Um-
wandlung ebenfalls von einer Beschleunigung der Umwandlung berichtet.
AHRENS kommt bei einem auf 1 Gew.% Kohlenstoff aufgekohlten Stahl
hingegen zu dem Ergebnis, dass die bainitische Umwandlung erst bei
héheren Spannungen ab 180 MPa messbar beschleunigt wird [213]. Um
diesen Wiederspruch zu untersuchen, werden Umformdilatometerver-
suche der zweiten Charge des Werkstoffes 100Cr6 am ISO-Q™-Ver-
suchsaufbau der thermomechanischen Priifanlage durchgefiihrt. Es wer-
den sowohl das isotherme perlitische und bainitische Umwandlungsver-
halten bei den Haltetemperaturen 600 °C, 400 °C und 300 °C als auch die
martensitische Umwandlung bei einer kontinuierlichen Abkiihlung mit
50 K/s untersucht (vgl. Tabelle 27).
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Tabelle 27: Versuchsplan

Umwandlung Perlit oberes Bainit unteres Bainit Martensit
Priiftemperatur 600 °C 400 °C 300 °C 50 °C/s
+50 N/mm? +50 N/mm? +50 N/mm?
+25 N/mm?
Kraft +100 N/mm? +100 N/mm? +100 N/mm?
+50 N/mm?
+200 N/mm? +200 N/mm? +200 N/mm?

Die bei Erreichen der isothermen Haltetemperatur bzw. kurz vor Beginn
der martensitischen Umwandlung aufgebrachten Zug- und Druckspan-
nungen sind dabei so gewahlt, dass sie stets unterhalb des temperaturab-
hangigen Flief3beginns des Austenits liegen. Die aus je drei Versuchen
gemittelten radialen Probendehnungen der perlitischen Umwandlung bei
600 °C sind in Bild 48 fiir die axialen Zug- und Druckspannungsniveaus
25 MPa und 50 MPa zusammengefasst. Die Probenquerdehnungen sind
fiir eine bessere Vergleichbarkeit bei 6 Sekunden Haltezeit auf o % Deh-
nung normiert.

0,5 - : -
H H P ’/_,_————"‘ H . .
T % T — / —— Axiale Spannung:
© 03 - ] /// | : --- 50 MPa
= H H HE H H
= i i ] i ; [ === 25 MPa
G 02 —1 H il —
= R O A /// LTI — O0MPa
o i i . i ]
S o . 3 y L = il R
s 00 - ‘ g — -50 MPa
- oA : . [werkstoft: 100Cr6 Charge 2
" s 100

Zeit ——»

Bild 48: Probenquerdehnung bei isothermer perlitischer Umwandlung bei 600 °C und
unterschiedlichen einachsigen mechanischen Spannungszustdnden

Bei den aufgezeichneten Kurven ist ein deutlicher Einfluss der einge-
leiteten Krafte auf die Gesamtdehnung der Probe festzustellen. Durch
den umwandlungsplastischen Effekt steigt die Dehnung wdahrend der
Phasenumwandlung bei Druckspannungen zusatzlich zur Umwandlungs-
dehnung proportional zur aufgebrachten Spannung an bzw. sinkt bei
Zugspannungen proportional ab. Des Weiteren zeigt sich auch nach
vollstandiger Umwandlung ein weiterer Anstieg bzw. Abfall der Kurven
durch das Kriechen des Werkstoffes. Da das Kriechen auch fiir die Zeit
vor Beginn der Umwandlung nicht ausgeschlossen werden kann, ist aus
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6.3 Einfluss von mechanischen Spannungen auf die Phasenumwandlung

den vorliegenden Daten keine exakte Bestimmung des Umwandlungs-
beginns moglich. Bezogen auf den gesamten Umwandlungsverlauf ist
bei den untersuchten Spannungsniveaus jedoch kein starker Einfluss auf
die Umwandlungskinetik festzustellen. DALGIC und LOWISCH [209]
kommen bei gleichzeitiger Messung der Langs- und Querdehnung bei der
isothermen Umwandlung eines Walzlagerstahles bei 600 °C ebenfalls zu
dem Ergebnis, dass die Umwandlungskinetik nicht stark beschleunigt
wird. Bei hoheren Temperaturen wird jedoch eine deutlichere Beschleu-
nigung durch aufgebrachte Spannungen festgestellt [209]. Dies wird,
wie auch bei DENIS ET AL. [214], auf die bei sinkender Temperatur
ansteigende Keimbildungsrate zuriickgefithrt (vgl. Bild 4), so dass die
zusatzlichen Keime durch mechanische Spannungen bei sinkenden Tem-
peraturen eine untergeordnete Rolle spielen [209].

0 Axiale Spannung:
T % 200 MPa
o - 100 MPa
o ;
= -~ 50 MPa
i
o — O0MPa
[}
e , R — -50 MPa
S 05 Pl i e — 100 MPa
B 5 ~ [Werkstoff: 100Cr6 Charge 2 -200 MPa
"0 s 1.000

Zeit —»

Bild 49: Probenquerdehnung bei isothermer bainitischer Umwandlung bei 400 °C und
unterschiedlichen einachsigen mechanischen Spannungszustinden

Die gemessenen Probenquerdehnungen bei isothermer bainitischer Um-
wandlung sind in Bild 49 und Bild 50 fiir die Haltetemperaturen von
400 °C und 300 °C zusammengefasst. Es werden die axialen Zug- und
Druckspannungsniveaus 50 MPa, 100 MPa und 200 MPa untersucht. Im
Gegensatz zu den Versuchen bei 600 °C ist bei keiner der untersuchten
mechanischen Spannungen ein Kriechen des Werkstoffes festzustellen.
Die spannungsabhangige umwandlungsplastische Dehnung verhdlt sich
bei beiden Temperaturen bis zu 100 MPa ndherungsweise direkt pro-
portional zur aufgebrachten Spannung und steigt bei 200 MPa iiberpro-
portional stark an. Bei einer Zugspannung von 100 MPa und 200 MPa
ist bei beiden Temperaturen bei Beginn der Umwandlung zunachst ein
Absinken der Querdehnung zu beobachten. Dies ist ein klares Indiz dafiir,
dass die Umwandlungsplastizitdt nicht linear mit dem umgewandelten
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Phasenanteil ansteigt. Zu Beginn der bainitischen Umwandlung domi-
niert, wie bereits von DESALOS [215] beschrieben, die umwandlungs-
plastische Dehnung, wohingegen zum Ende der Umwandlung die
Umwandlungsdehnung dominiert.

2.0 Axiale Spannung:

T e T - e 200 MPa
2 i ‘ / BRI --= 50 MPa
£ 05 : ~ -

T ; i P Leb=t=F T i i i S 0 MPa
S 0 B e i — 50 MPa
g P i ERE | i i

3 .05 RRRRE P — -100 MPa
S HEREE i H

o 10 _ : lWerkstoﬁ‘: 100Cr6 Charge 2 -200 MPa

10 100 s 10.000

Zeit——»

Bild 50: Probenquerdehnung bei isothermer bainitischer Umwandlung bei 300 °C und
unterschiedlichen einachsigen mechanischen Spannungszustdnden

Eine wie von DALGIC und LOWISCH [209] beobachtete Beschleunigung
der bainitischen Umwandlung ist bei 300 °C erst ab 200 MPa festzustel-
len. Bei 400 °C zeigt sich bereits bei t100 MPa eine leichte und bei
+200 MPa starke Verschiebung des Umwandlungsbeginns zu kiirzeren
Zeiten. Das Umwandlungsende wird hingegen nicht stark beeinflusst.

SHIPWAY und BHADESHIA [212], sowie HASE ET AL. [216] berichten
ebenfalls von einer Verringerung des Einflusses von Spannungen auf
die Umwandlungskinetik bei sinkenden Temperaturen. Sie fithren dies
sowohl bei geringen [212], als auch bei hohen Spannungen [216] auf die
geringere Bedeutung der mechanischen Triebkraft im Vergleich zur
chemischen Triebkraft bei niedrigeren Temperaturen zuriick. Erst knapp
oberhalb der M;-Temperatur wird von SHIPWAY und BHADESHIA [212],
wie auch bei AHRENS [213], eine stdrkere Beschleunigung der Umwand-
lung festgestellt. Dies ist im Wiederspruch zu DALGIC und LOWISCH
[209], die eine stetig zunehmende Beschleunigung der bainitischen
Umwandlung bei vergleichbaren Spannungen und sinkender Temperatur
beobachten.

Die gemessenen Probenquerdehnungen bei martensitischer Umwandlung
nach kontinuierlicher Abkiihlung mit 50 K/s und einachsigen Spannun-
gen von -200 MPa bis 200 MPa sind in Bild 51 zusammengefasst. Die
Dehnung ist auf o0 % Dehnung bei 275 °C normiert.
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1,2 -
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Bild 51: Probenquerdehnung bei martensitischer Umwandlung bei einer Abkiihlrate von
50 K/s und unterschiedlichen einachsigen mechanischen Spannungszustinden

Die spannungsabhdngige umwandlungsplastische Dehnung verhdlt sich,
wie bereits bei den isothermen Umwandlungen festgestellt, bis 100 MPa
ndherungsweise direkt proportional zur aufgebrachten Spannung und
steigt bei 200 MPa iiberproportional stark an. Auch bei der martensi-
tischen Umwandlung ist bei einer Zugspannung von 200 MPa zundchst
eine gegeniiber der Umwandlungsdehnung dominante umwandlungs-
plastische Abnahme der Querdehnung festzustellen. Die umwandlungs-
plastische Dehnung besitzt bei der martensitischen Umwandlung folglich
nicht den von HOLZWEISSIG ET AL. [217] postulierten linearen
Zusammenhang mit dem umgewandelten Phasenanteil. Eine Erh6hung
der M;-Temperatur ist erst bei einer Zug- und Druckspannung von 200
MPa um ca. 15 K festzustellen. Dies widerspricht dem von WOLFF ET AL.
[210] an einer dhnlichen Charge des Werkstoffes 100Cr6 gemessenen
starken Anstieg der Ms-Temperatur um 0,20-0,40 K/MPa fiir Zugspannun-
gen und o,11-0,23 K/MPa fir Druckspannungen. Der von AHRENS [213]
an einem auf 1 Gew.% Kohlenstoff aufgekohlten Stahl gemessene Anstieg
der M,-Temperatur um 11 K bei einer Zugspannung von 140MPa bzw.
0,078 K/MPa zeigt eine bessere Ubereinstimmung mit den eigenen Ergeb-
nissen.

6.4 Zusammenfassende Bewertung der Einflussgrof3en

Zusammenfassend kann festgestellt werden, dass bereits im GKZ-gegliih-
ten Ausgangsgefiige der Chargen des Referenzwerkstoffes 100Cr6 in
Abhangigkeit der chemischen Zusammensetzung und der Temperatur-
fiihrung des Weichgliihprozesses starke Unterschiede in der Karbidgrofie
und -verteilung vorliegen. Dies beeinflusst wiederum die Karbidauf-
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l6sung, sodass sich auch die gemessenen Karbidflichenanteile verschie-
dener Literaturquellen unterscheiden. Die Abweichungen der Karbid-
flachenanteile der eigenen Messungen und Literaturdaten untereinander
bewegen sich dabei in Bereich von ca. +1,5 Vol.%. Die Karbide bestehen
im weichgegliihten GKZ-Gefiige des untersuchten Werkstoffes aus ca. 8,6
Gew.% Chrom, der sich bei der Austenitisierung weiter in den Karbiden
anreichert. Die Streubreite der Messwerte ist mit einer Standardabwei-
chung von +1,2 Gew.% jedoch hoch. Der Legierungsgehalt des Austenits
weicht folglich in Abhangigkeit des Weichgliihprozesses und der Auste-
nitisierungsbedingungen stark vom Gesamtlegierungsgehalt der Stihle ab.
Die Austenitkorngrofie steigt bei niedrigen Austenitisierungstemperatu-
ren zundchst nur schwach an. Erst bei vollstindiger Karbidauflésung
kommt es zu einem starken Anstieg.

Die in Abschnitt 5.5 festgestellten zeitlichen Abweichungen im Umwand-
lungsverhalten der Stdhle bei dhnlichen Austenitisierungsbedingungen
konnen durch die Abweichungen der Legierungszusammensetzung des
Austenits und dessen Korngrofde erklart werden. Obwohl die Einfliisse
einiger Legierungselemente auf den Weichglith- und Austenitisierungs-
prozess bekannt sind, kann aufgrund der Komplexitit der Mechanismen
bei Karbidbildung und Karbidauflésung sowie der Messunsicherheit der
Untersuchungsmethoden kein quantitativer Zusammenhang zwischen
dem Gesamtlegierungsgehalt des Werkstoffes sowie der Temperaturfiih-
rung des Weichglithprozesses und des Karbidflachenanteils nach der Aus-
tenitisierung hergestellt werden. Die prinzipielle Auflosungskinetik der
Karbide ist im industriell relevanten Austenitisierungstemperaturbereich
von ca. 830 - 890 °C bei einer Austenitisierungszeit von ca. 5 - 40 min. bei
allen Quellen jedoch sehr dhnlich. Die Bestimmung der relativen Ande-
rung des Karbidgehaltes im Austenit ausgehend von bekannten Stdhlen
und Austenitisierungsbedingungen erscheint deshalb sinnvoll. Mit den
ermittelten Verschiebungen der zeit- und temperaturabhingigen Phasen-
umwandlung kann ein quantitativer Zusammenhang mit der Austenitisie-
rungstemperatur bzw. des berechneten Legierungsgehalt im Austenit und
der Korngrofde abgeleitet werden.

Der Einfluss der Legierungselemente Chrom, Mangan, Molybdan und Sili-
zium auf die Phasenumwandlung kann anhand der Untersuchungen der
hoherlegierten Stahle bestimmt werden. Dabei muss sowohl der Einfluss
der Legierungselemente auf die Karbideinformung beim GKZ-Glithen und
die Karbidauflosung bei der Austenitisierung, als auch der Einfluss der
verbleibenden Legierungselemente im Austenit auf die Phasenumwand-
lung berticksichtigt werden. Im Gegensatz zu den Untersuchungen des
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Referenzwerkstoffes konnte bei der Austenitisierung der hoher legierten
Stdhle kein Trend zur Zu- bzw. Abnahme des Legierungsgehalts der Kar-
bide abgeleitet werden. Neben der zeitlichen Verschiebung der diffusi-
onsgesteuerten Phasenumwandlungen und der Temperaturverschiebung
der diffusionslosen Phasenumwandlungen muss auch das Absinken der
Bs-Temperatur durch die Legierungselemente beriicksichtigt werden.

Bei den Untersuchungen zum Einfluss von mechanischen Spannungen
auf die Phasenumwandlung kann festgestellt werden, dass die beim
Harten entstehenden Eigenspannungen die Phasenumwandlung erst ab
einem gewissen Schwellwert beeinflussen. Die Beschleunigung des Um-
wandlungsbeginns ist fiir die bainitische Umwandlung bei niedrigeren
Temperaturen schwacher ausgepragt als bei hoheren Temperaturen. Auf-
grund des nichtlinearen Verlaufs der umwandlungsplastischen Dehnung
bei bainitischer Phasenumwandlung kann durch die einachsige Messung
der Probendehnung jedoch keine verldssliche quantitative Aussage tiber
die Umwandlungskinetik unter mechanischer Belastung getroffen wer-
den. Ein Einfluss der Spannungen auf die martensitische Umwandlung
konnte bei den Untersuchungen ebenfalls erst bei hoheren Spannungen
festgestellt werden. Der Effekt ist jedoch mit ca. 0,075 K/MPa schwacher
ausgepragt als von WOLFF ET AL. [210] berichtet. Den grofdten Einfluss
auf die Dehnung und somit den Verzug der Walzlagerwerkstoffe bei
mechanischen Spannungen unterhalb der Fliefdspannung zeigen folglich
die Umwandlungsplastizitit sowie das Kriechen des Werkstoffes bei
hohen Temperaturen.
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7  Mathematische Abbildung und Berech-
nung des Umwandlungsverhaltens

Die in den vorherigen Abschnitten ermittelten ZTU-Diagramme sowie
die Einflussgroflen durch Chargenschwankungen, Austenitisierungsbe-
dingungen und Versuchsrandbedingungen koénnen nicht direkt fir die
numerische Simulation eingesetzt werden, sondern miissen durch geeig-
nete, in den Simulationsprogrammen implementierte, mathematische
Modelle abgebildet werden. Im Folgenden werden deshalb zunachst
verschiedene Modelle zur Abbildung der diffusionsgesteuerten und diffu-
sionslosen Phasenumwandlung mit den ermittelten Versuchsdaten abge-
glichen und gegebenenfalls modifiziert. Fiir die ermittelten Modellpara-
meter der diffusionsgesteuerten Umwandlungen werden anschlieffend
temperaturabhdngige Formulierungen zur Beschreibung des gesamten
isothermen Umwandlungsverhaltens verglichen. Zur Validierung der
Umwandlungsmodelle und Parameter wird die perlitische Umwandlungs-
kinetik bei mehreren kontinuierlichen Abkiihlgeschwindigkeiten aus den
isothermen Daten berechnet und mit den experimentell ermittelten
kontinuierlichen Umwandlungsverldufen abgeglichen.

7.1  Mathematische Abbildung der isothermen
Phasenumwandlungen

Wie bereits in Abschnitt 5.4 gezeigt, kann das bainitische Umwandlungs-
verhalten der untersuchten Stdhle vor allem in der Endphase der
Umwandlung nicht gut durch das hdufig eingesetzte JMAK-Modell be-
schrieben werden. Die isothermen Umwandlungskurven der zweiten
Charge des Werkstoffes 100Cr6 werden deshalb in diesem Abschnitt
durch mehrere aus der Literatur bekannte Modelle sowie einem ange-
passten JMAK-Modell abgebildet. Hierfiir werden erneut die isothermen
Haltetemperaturen 650 °C fiir die perlitische Umwandlung, 400 °C fiir die
Umwandlung des oberen Bainits und 300 °C fiir die Umwandlung des
unteren Bainits gewahlt. Als Giitekriterium der Abbildung wird die tber
den Umwandlungsfortschritt von 0,1 Vol.% bis 99,9 Vol.% gemittelte,
prozentuale zeitliche Abweichung der modellierten Kurve von den Mess-
daten eingesetzt. Fiir die einfachere Beschreibung und Diskussion der
Ergebnisse wird der Umwandlungsfortschritt von o,1 Vol.% bis 20,0 Vol.%
als Startphase der Umwandlung, von 20,1 Vol.% bis 80,0 Vol.% als Wachs-
tumsphase und von 80,1 Vol.% bis 99,9 Vol.% als Endphase der Umwand-
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lung definiert. Das Anpassen der Modellparameter erfolgt durch die
Minimierung der quadratischen, prozentualen zeitlichen Abweichung in
der ,,Optimization Toolbox“ des Softwarepakets Matlab.

In einem ersten Schritt wird das am weitesten verbreitete JMAK-Modell
untersucht. Liegen eigene Messungen des Umwandlungsverhaltens vor,
so kann das Modell tiber den gesamten Umwandlungsbereich an die
Messdaten gefittet werden. Bei Literaturdaten sind meist nur die Um-
wandlungszeiten fiir wenige diskrete Werte des Umwandlungsfortschritts
wie Beginn und Ende der Phasenumwandlung verfiigbar. Dies fiihrt bei
einer Abweichung der Umwandlungskinetik vom JMAK-Modell zwangs-
laufig zu einem Abbildungsfehler. Um die zusatzlichen Abweichungen
durch diese Vereinfachung gegeniiber dem Fitting an der gesamten
Umwandlungskurve zu beurteilen, wird eine Bestimmung der Modellpa-
rameter T und n tiber den gesamten Umwandlungsbereich von 0,1 Vol.%
bis 99,9 Vol.% in Bild 52 einer Anpassung an den 1 Vol.% und 99 Vol.%
Umwandlungspunkten den Messwerten gegentibergestellt.
650 °C 400 °C 300 °C

1,0 T : T T

0.8 I

Werkstoff: 100Cr6;

i _ ! Charge: 2
0,7 ;
0,6 - — Messwerte
5]
z 05 JMAK-Gleichung:
g 04 N
@ Kurven - Fitting
=
o

1 %; 99 % - Fitting

03 g
0,2 / Z
0.1 il
0,01t

2

2.000

Bild 52: Vergleich der gemessenen mit der nach JMAK modellierten Umwandlungskinetik

Bei der liber die gesamte Umwandlung gefitteten perlitischen Kurve bei
650 °C zeigt sich eine bessere Ubereinstimmung mit den Versuchsdaten
als bei der Kurve, die nur iiber die Umwandlungsstart- und -endpunkte
gefittet wurde. Die mittlere zeitliche Abweichung von den Messwerten
sinkt durch das vollstindige Fitting von 11,1 % auf 2,3 %. Bei niedrigeren
Temperaturen im Bereich der bainitischen Umwandlung verringert sich
der Abbildungsfehler von 29,1 % auf 4,9 % bei 400 °C bzw. von 75,0 % auf
9,7 % bei 300 °C. Die Umwandlungszeiten werden jedoch auch bei voll-
stindigem Fitting in der Start- und Endphase der Umwandlung unter-
schatzt. Dies wird vor allem bei der bainitischen Umwandlung deutlich,
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7.1 Mathematische Abbildung der isothermen Phasenumwandlungen

die mit zunehmender Umwandlung deutlich langsamer ablduft als vom
JMAK-Modell prognostiziert. Wahrend die Abweichungen der vollstandig
gefitteten Kurve von den Messwerten bei der perlitischen Umwandlung in
der Endphase mit 3,7 % nur geringfiigig hoher als die Gesamtabweichung
von 2,3 % ist, steigt der Wert mit sinkender Temperatur auf 8,2 % bei
400 °C und 18,3 % bei 350 °C. In der Startphase der Umwandlung ist die
Abweichung mit 3,0 % bei 650 °C, 6,3 % bei 400 °C und 10,5 % bei 300 °C
geringer.

Eine weitere Moglichkeit zur Abbildung der isothermen Phasenumwand-
lungen wird in den semiempirischen Modellen von KIRKALDY [142] sowie
von LI ET AL. [149] eingesetzt. Der Uber die Integralfunktionen (51)
und (52) beschriebene Umwandlungsverlauf wird bei beiden Modellen
mit einem temperatur-, korngréfien- und legierungselementabhdngigen
Funktionswert multipliziert, der im Folgenden an die Messdaten gefittet
wird. Die Integralfunktionen selbst beschreiben einen dem JMAK-Modell
dhnlichen sigmoidalen Verlauf der Umwandlung und unterscheiden sich
untereinander in erster Linie in der Umwandlungsgeschwindigkeit.

p
1
1) = P [ - dp (51
ik J p2=p)/3 (1 — p)2pr/3 5
‘ 1
1) = (D) [ = dp 2
i J p2(-p)/5 (1 — p)2p/5 (52)

Wahrend bei KIRKALDY von einem temperaturunabhdngigen Verhdltnis
der Zeit zwischen Umwandlungsende (100 Vol.%) und Umwandlungsstart
(1 Vol.%) von ca. 6,8 ausgegangen wird, betrdgt dieses Verhdltnis bei
LI ET AL. ca. 19,7. Das Modell von KIRKALDY berticksichtigt zusatzlich
die Verlangsamung der Umwandlungsgeschwindigkeit zum Ende der bai-
nitischen Phasenumwandlung durch eine legierungsabhangige Korrektur
(vgl. Funktion (39)). Die durch beide Modelle berechneten Umwand-
lungsverldufe sind den Messwerten in Bild 53 gegentibergestellt.

Das Modell von KIRKALDY geht von einem verhadltnismafdig schnellen
Anstieg des umgewandelten Phasenanteils aus und tberschatzt die Ge-
schwindigkeit in der Startphase der Umwandlung mit einer Abweichung
von 17,9 % bei 650 °C, 15,1 % bei 400 °C und 5,7 % bei 300 °C. Bei LI ET AL.
ist die Abweichung in der Startphase der Umwandlung mit 49,4 % bei
650 °C, 35,3 % bei 400 °C und 29,0 % bei 350 °C noch starker ausgepragt.
Die Verlangsamung der Umwandlungsgeschwindigkeit in der Endphase
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7 Mathematische Abbildung und Berechnung des Umwandlungsverhaltens

der bainitischen Phasenumwandlung wird bei KIRKALDY unabhdngig
von der Umwandlungstemperatur mit einem festen Wert korrigiert, der
die Umwandlungsverlangsamung bei 400 °C mit einer Abweichung
von 20,6 % tiberschatzt, bei 300 °C jedoch mit 2,5 % zu einer sehr guten
Ubereinstimmung mit den Messwerten fiihrt. Da diese Anpassung bei
LI ET AL. fehlt, ist die Ubereinstimmung mit der gemessenen Endphase
der Umwandlung bei 400 °C mit einer Abweichung von 8,0 % zwar besser,
bei 300 °C mit 20,5 % jedoch geringer als bei KIRKALDY. Uber die
komplette Umwandlung betrachtet ist die Abweichung von den Messwer-
ten bei LI ET AL. und bei KIRKALDY grof3er als bei einem Fitting durch
das JMAK-Modell. Lediglich bei 300 °C ist der Abbildungsfehler bei
KIRKALDY mit 7,1 % gegeniiber 9,7 % beim JMAK-Modell etwas geringer.

15 650 °C 400 °C 300°C
: gl || LA T
i { ! 5’,-" P / P Werkstoff: 100Cr6

0,8

/ RN Charge: 2

semiemp. Modelle:

04

=== Kirkaldy - Fitting

Phasenanteil ——»

/
07 . [f ? RELEL
0:6 - 'I / _— — Messwerte
5 11 . 111
:/f
78
/

l; R Li et. al. - Fitting

0,3 }

0,2 ‘f

0,1 i g /

ool L A
2

20 S 2.000
Zeit ———»

Bild 53: Vergleich der gemessenen Umwandlungskinetik mit den semiempirischen Model-
len von Kirkaldy und Li et al.

Eine temperaturabhdngige Korrektur der Umwandlungsgeschwindigkeit
in Bainit wird von HUNKEL ET AL. [71] vorgeschlagen und erfolgreich an
einer Charge des Stahles 100Cr6 getestet. Sie basiert auf einer Aufteilung
der Umwandlung in zwei Umwandlungsbereiche, die jeweils durch eine
eigene JMAK-Gleichung beschrieben werden. Der Ubergang zwischen
beiden Bereichen erfolgt einheitlich bei 40 Vol.% umgewandeltem Pha-
senanteil. Die eigenen Messungen an verschiedenen Walzlagerstahlen
zeigen jedoch ein kontinuierliches Absinken des JMAK-Exponenten bei
zunehmendem bainitischen Phasenanteil und keinen Knickpunkt im Kur-
venverlauf. der Umwandlungskurve (vgl. Abschnitt 6.1 und 6.2). Aus
diesem Grund wird eine weitere Anpassung des JMAK-Modells vor-
geschlagen, die auf der JMAK-Differentialgleichung (11) basiert. Der
JMAK-Exponent wird in diesem Modell bei fortschreitender Umwandlung
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7.1 Mathematische Abbildung der isothermen Phasenumwandlungen

kontinuierlich iiber Gleichung (53) angepasst. Uber den temperaturab-
hangigen Parameter x, kann die Umwandlungsverlangsamung gesteuert
werden.

na(T.Pp) = Mao (1 — (xn pﬁ)) (53)

Durch Einsetzen von Gleichung (53) in die JMAK-Differentialgleichung
(1) ergibt sich die modifizierte JMAK*-Differentialgleichung (54):

(1 = (xn pﬁ))

naO
(0 = (1 -7p) 7a(T) (54)
(=) )

Ein Abgleich des Modells nach HUNKEL ET AL. sowie des modifizierten
JMAK-Modells (n-Mod.) mit den Messdaten ist in Bild 54 dargestellt.

650 °C 400 °C 300 °C
1,0 ¥l 7 ranil
 FY 7 Werkstoff: 100Cr6
0,8 T — 7§ : Charge: 2
T 07 fr— !
{ ; ?’ ;i ¥ i — Messwerte
LY il : 4
% 0,5 ‘ } ; ; i semiemp. Modelle:
= ] : 4
% 0.4 { ‘ _Ei' i e --- Hunkel - Fitting
£ 03 ‘ ‘ ; —~ —
P g } / i n-Mod. - Fitting
of— F o F 4/
0,0 ARl

2 20 s 2.000
Zeit —»

Bild 54: Vergleich der gemessenen Umwandlungskinetik mit den temperaturabhdngig
angepassten n-Mod.-Modell und dem Modell nach Hunkel et al.

Die Anpassung erfolgt nur fiir die bainitischen Umwandlungen bei 300 °C
und 400 °C, da das JMAK-Modell bei 650 °C mit einem Fehler von 2,3 %
bereits eine sehr gute Abbildung der Messwerte ermdglicht. Sowohl das
Modell nach HUNKEL ET AL. als auch das modifizierte JMAK-Modell
zeigen gegeniliber dem JMAK-Modell bei bainitischer Umwandlung eine
bessere Ubereinstimmung mit den Messdaten. Bei 400 °C reduziert sich
die Abweichung von 4,9 % auf 4,1 % beim Modell nach HUNKEL ET AL.
bzw. auf 1,5 % bei linear abnehmen JMAK-Exponenten (n-Mod.). Bei
300 °C sinkt die Abweichung von 9,7 % auf 4,5 % beim Modell nach
HUNKEL ET AL. bzw. 2,6 % beim modifizierten JMAK-Modell. Besonders
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7 Mathematische Abbildung und Berechnung des Umwandlungsverhaltens

in der Endphase der Umwandlung bildet das modifizierte JMAK-Modell
die Messwerte auch im Vergleich mit dem Modell von HUNKEL ET AL.
erheblich besser ab. Die Abweichung sinkt in diesem Bereich von 6,1 %
auf 0,9 % bei 400 °C bzw. von 10,1 % auf 2,7 % bei 300 °C.

Die bisher behandelten Modelle beschreiben die vollstaindige Phasenum-
wandlung vom Beginn der Keimbildung bis zum Umwandlungsende. Bei
der Umrechnung von isothermen ZTU-Diagrammen auf Phasenumwand-
lungen mit beliebigen Abkiihlverlaufen wird z.B. von DENIS ET AL. [87]
und HAWBOLT ET AL. [91] eine zusdtzliche Aufteilung der Umwandlung
in eine Inkubationszeit und das Phasenwachstum vorgenommen. Um die
Auswirkung einer solchen Aufteilung auf die Abbildungsgiite der Phasen-
umwandlung zu beurteilen, werden das JMAK-Modell und das modifizier-
te JMAK-Modell auf das Phasenwachstum ab 0,1 Vol.% umgewandeltem
Phasenanteil gefittet. Bis zum Zeitpunkt des Umwandlungsbeginns wird
der Phasenanteil hierfiir auf o Vol.% gesetzt. Die Zeitzahlung des Pha-
senwachstums beginnt bei 0,1 Vol.% umgewandeltem Phasenanteil.

650 °C 400 °C 300 °C
1,0 e
/ - .l

- { / 7 | [ werkstoff: 100Cr6

0.8 ; ‘ ‘ v E —— Charge: 2

07 f /,{f’ :
2 0,6 1 ”-' — Messwerte
[ ¥ o i
E 0,5 # f f semiemp. Modelle:
5 04 L , R
@ e VINREN B "] |- JMAK-Ink. - Fitting
£ 03 . :
T o2 ' 11 n-Mod.-Ink. - Fitting

0!1 ] ?; (i i :

0,0 L P ANB"

2 20 s 2.000
Z8it ——p

Bild 55: Der Einfluss der Aufteilung in eine Inkubations- und Wachstumszeit auf die Ab-
bildungsgenauigkeit der JMAK-Modelle

Durch die in Bild 55 gezeigte Aufteilung des JMAK-Umwandlungsmodells
in die Inkubationszeit und das Phasenwachstum kann die Ubereinstim-
mung der Umwandlungskurve mit den Messwerten weiter erhoht werden.
Die Abweichung sinkt bei 650 °C von 2,3 % auf 1,0 %, bei 400 °C von 4,9 %
auf 1,3 % und bei 300 °C von 9,7 % auf 5,9 %. Die zunehmende Umwand-
lungsverlangsamung der bainitische Phasenumwandlung fiithrt bei der
niedrigsten Temperatur von 300 °C jedoch weiterhin zu einer Abweichung
von 8,3 % in der Startphase und 8,6 % in der Endphase der Umwandlung.
Die Kombination aus modifiziertem JMAK-Modell und Aufteilung der
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7.2 Mathematische Abbildung der martensitischen Phasenumwandlung

Umwandlung reduziert den Abbildungsfehler bei 300 °C auf 0,9 % in der
Startphase der Umwandlung, 1,6 % in der Endphase der Umwandlung und
den Gesamtfehler auf 1,1 %. Eine Ubersicht der prozentualen zeitlichen
Abweichungen der untersuchten Modelle von den Messwerten ist in Bild

56 gegeben.
100
Werkstoff: 100Cr6 Umwandlungsmodelle:
% Charge: 2
° = JMAK 1% ;99 %
= JMAK 0,1 % - 99,9 %]
20
g m |jetal
% 10 = Kirkaldy
=
g 5 = Hunkel
o - = n-Mod.
ko)
E 2 = JMAK + Inkubation
m n-Mod. + Inkubation

300 °C 400 °C 650 °C

Bild 56: Vergleich zeitlichen Abweichungen der Modellansétze von den Messwerten

7.2 Mathematische Abbildung der martensitischen
Phasenumwandlung

Auch fir die Abbildung der diffusionslosen martensitischen Phasenum-
wandlung existieren in der Literatur mehrere Modelle, die sich unter
anderem in der Anzahl der Modellparameter unterscheiden. Anhand der
martensitischen Umwandlung der zweiten Charge des Werkstoffes 100Cr6
werden in diesem Abschnitt einige dieser Modelle mit den Messwerten
abgeglichen. Bei STEVEN und HAYNES [104] wird der martensitische Pha-
senanteil in Abhdngigkeit der Unterkithlung unter die M,-Temperatur
durch den in den Gleichungen (55)-(58) beschriebenen Zusammenhang
beschrieben:

Moy = Mg —10°C (55)
Msoq, = My — 47 °C (56)
Moo, = Mg — 103 °C (57)
My = My — 215°C (58)

KOISTINEN und MARBURGER [75] verwenden einen exponentiellen An-
satz zur Berechnung des umgewandelten Phasenanteils in Abhangigkeit
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7 Mathematische Abbildung und Berechnung des Umwandlungsverhaltens

der Unterkithlung unter die Ms-Temperatur mit einem Modellparameter
(vgl. Gleichung (7) mit n=1). WILDAU und HOUGARDY ([76] erweitern
diesen Ansatz durch einen zusdtzlichen Exponenten n der Unterkiihlung
(vgl. Gleichung (7) mit n#1). YU berechnet den Martensitischen Phasen-
anteil nach Gleichung (59) in Abhangigkeit der Ms- und M¢-Temperaturen
[217]:

2

Wy, =1-— <M> (59)

(Ms - Mf)

LEE und LEE [u9] [120] schlagen eine semiempirische Differenzialglei-
chung zur Berechnung des Umwandlungsfortschrittes aus der chemi-
schen Zusammensetzung und Korngrofie des Werkstoffes vor. Die legie-
rungs- und korngrofienabhdngigen Parameter a;, b, und c; der Gleichung
(60) werden im Folgenden zur Anpassung an die Messwerte verwendet.

dw . . .

— = @i (M =TV (1= V)% (60)
Diese Funktion erlaubt z.B. nach HIPPCHEN [144] eine bessere Abbildung
des Umwandlungsbeginns bei Stahlen fiir das indirekte Pressharten. Ein
Abgleich der genannten Modelle mit den Messdaten ist in Bild 57

gegeben.
1,0 —reere
................. Werkstoff: 100Cr6
o Charge: 2 — Messwerte
08—,
' empirische Modelle:
0,7 \‘\4 -
06 TRy L e B Steven u. Haynes
= el
2 05 !'\ --- Koistine u. Marburge
£ 04 : ‘
o \ - = Wildau u. Hougardy
g 0,3 X "._
0.2 51.'.. Lee u. Lee
0,1 \K Yu
0,0 =
0 50 100 150 200 °C 300

Temperatur ——»
Bild 57: Vergleich der martensitischen Umwandlungskinetik mit empirischen Modellen
Die grofdte Abweichung ist dabei mit dem von STEVEN und HAYNES
fiir verschiedene Stihle mit mittlerem Kohlenstoffgehalt beobachtetem

Umwandlungsverlauf festzustellen. Dies zeigt, dass bei steigendem Koh-
lenstoffgehalt nicht nur die Ms-Temperatur zu niedrigeren Temperaturen
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7.3 Mathematische Abbildung kompletter isothermer ZTU-Diagramme

verschoben wird, sondern auch die Differenz zwischen Ms- und M#Tem-
peratur zunimmt und mindestens ein weiterer Parameter fiir das Abbil-
den der martensitischen Phasenumwandlung notwendig ist. Die Modelle
von YU und KOISTINEN und MARBURGER mit zwei Parametern, sowie
WILDAU und HOUGARDY mit 3 Parametern erméglichen mit einer mitt-
leren Abweichung von 3,9 °C, 2,8 °C und 2,1 °C hingegen eine sehr gute
Abbildungsgenauigkeit der Messwerte. Obwohl das Modell von LEE und
LEE die meisten anpassbaren Parameter besitzt, kann mit einer mittleren
Abweichung von 2,8 °C keine bessere Abbildungsgenauigkeit des Um-
wandlungsbeginns als durch die Modelle mit zwei bzw. drei Parametern
erreicht werden.

7.3 Mathematische Abbildung kompletter isothermer
ZTU-Diagramme

Zur vollstandigen mathematischen Abbildung des Umwandlungsverhal-
tens fir numerische Simulationen muss die Umwandlungskinetik der
diffusionsgesteuerten Umwandlung einzelner Phasen {iber den gesamten
Temperaturbereich definiert werden. Da aus den Versuchslaufen nur
Werte fiir eine begrenzte Zahl diskreter Temperaturabstufungen vor-
liegen, muss die Umwandlungskinetik zwischen diesen Temperaturen
interpoliert bzw. tiiber die Messwerte hinaus extrapoliert werden.
FE-Simulationsprogramme wie z.B. SYSWELD verwenden hierfiir eine
lineare Interpolation der Modellparameter und gehen auf3erhalb des vor-
gegebenen Wertebereichs von keiner weiteren Phasenumwandlung aus.
Bei einer zu niedrig gewdhlten Anzahl an vorgegebenen Parametersitzen
kann dies zu einer erheblichen Verfdlschung des Umwandlungsverhaltens
fihren (vgl. Bild 58).

800
°C === Ac,Linie
T 700 -~ Umwandlungsstart
B 650 Interpolation:
é_ 600 linear
£ 550 : ; il | log. Zeit
500 : =t SRR T Abbildungsfehler
4507 10 s 1.000

Zeit —»

Bild 58: Abbildungsfehler bei linearer Interpolation der Messwerte {iber die Temperatur
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7 Mathematische Abbildung und Berechnung des Umwandlungsverhaltens

Eine Interpolation tiber die logarithmische Umwandlungszeit verringert
zwar die Abweichungen, eine genaue Abbildung kann jedoch nur durch
eine kontinuierliche temperaturabhingige Beschreibung der Umwand-
lungsparameter erfolgen. Bei der Berechnung der Inkubationszeit bei
kontinuierlichen Abkiihlverlaufen ist auch das Umwandlungsverhalten
nahe der Acs- bzw. Ac,-Linie von Interesse. Hierfiir liegen meist keine
Messwerte vor, da die Messung der Phasenumwandlung aufgrund der ge-
ringen Volumendnderung und der geringen Steigung der Umwandlungs-
kurven bei diesen Temperaturen sehr ungenau ist. Von TZITZELKOV
ET AL. [55] wird deshalb eine empirische Methode zur Erweiterung der
Messwerte bis zur Ac,-Linie vorgeschlagen. Die asymptotische Anndhe-
rung der Umwandlungsstartkurve an die Ac,-Linie wird hierbei nach
Gleichung (61) berechnet. Die Gleichung wird iber die Parameter @ und S
an die beiden hochsten vorliegenden Messwerte fiir Umwandlungsstart
und -ende angepasst.

. Q. exp (%)

=/ (61)
(Acy —T)3

Die Umwandlungskinetik in diesem Temperaturbereich wird im An-

schluss durch die JMAK-Gleichung abgebildet und die Parameter werden

durch ein Polynom 3. Ordnung temperaturabhdngig beschrieben. Auch

BORNSEN [78] setzt ein Polynom zur Beschreibung der temperatur-

abhangigen Umwandlungsstart- und -endlinien ein:

t
log (t_) =co(T—cp) Y+ ¢ + (T —cq)
0

+ ¢3(T — cp)? (62)

Die Erweiterung der gemessenen 1 % Umwandlungsstartlinie der zweiten
Charge des Werkstoffes 100Cr6 nach TZITZELKOV ET AL. sowie deren
Abbildung tber eine weitere Stiitzstelle bei 750 °C durch die Polynom-
funktion von BORNSEN zeigen die erwartete C-formige Umwandlungs-
kurve und eine gute Ubereinstimmung mit den Messwerten (vgl. Bild 59).
Lediglich die Zeit bei 550 °C wird um 50,1 % unterschitzt, so dass die
prozentuale Gesamtabweichung der nach BORNSEN gefitteten Kurve von
den Messwerten 19,1 % betragt.
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Y e e
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Bild 59: Semiempirische Extrapolation und Interpolation der Messwerte durch tempera-
turabhédngige empirische Modelle

HOUGARDY [79] fittet die Umwandlungsstart- und endkurven des Werk-
stoffes 50CrV4 durch die semiempirischen Gleichungen (63) und (65) und
erreicht mit beiden Ansatzen eine dhnlich gute Abbildegenauigkeit seiner
Messwerte. HUNKEL ET AL. [71] setzen eine zu Gleichung (65) dquivalen-
te Gleichung (8) auch erfolgreich bei der temperaturabhdngigen Beschrei-
bung des Umwandlungsparameters t der JMAK-Gleichung fiir den Walz-
lagerstahl 100Cr6 ein.

t
t=lnl0gt_=AH0_BH0 'lnTR+CHO'TR (63)
0
0
BHU CHU
t = Apy - exp T exp T(Ac, — T)2 (65)

Die semiempirischen Modelle von KIRKALDY und LI ET AL. verwenden
die zu Gleichung (61) daquivalente Gleichung (66) (fir Mo = o Gew.%)
zur Beschreibung der perlitischen Umwandlung mit einem temperatur-,
legierungsgehalt- und korngroflenabhangigen Parameter C;. Da bereits
LEE und BHADESHIA [148] darauf hinweisen, dass das Modell nach
KIRKALDY die Umwandlungszeiten unterhalb des Temperaturbereichs
der schnellsten Umwandlung, die ,Umwandlungsnase®, stark unter-
schitzt, wird das Modell in Anlehnung an HIPPCHEN [144] durch die
weiteren anpassbaren Parameter C, und Q modifiziert (vgl. Gleichung

(67)).

121



7 Mathematische Abbildung und Berechnung des Umwandlungsverhaltens
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Bild 60: Extrapolation und Interpolation der Messwerte durch temperaturabhangige semi-
empirische Modelle

Eine Ubersicht {iber die Abbildungsgenauigkeit der gemessenen Um-
wandlungsstartpunkte der zweiten Charge des Stahles 100Cr6 durch die
unterschiedlichen Modelle ist in Bild 60 gegeben. Sowohl die empirische
Polynomfunktion nach BORNSEN als auch die Funktionen nach
HOUGARDY und das angepasste Model nach KIRKALDY sind in der
Lage, die gemessenen Umwandlungsstarpunkte mit einem mittleren
Fehler von 19,1 % (BORNSEN), 17,7 % (HOUGARDY; Gleichung (63)),
12,7 % (HOUGARDY bzw. HUNKEL ET AL.; Gleichung (65)), und 14,1 %
(KIRKALDY mit modifizierten Parameter) abzubilden. Aufgrund des
empirischen Charakters der Funktionen unterscheiden sich die gefitteten
Kurven jedoch bei der Extrapolation iiber die Messwerte hinaus stark, was
vor allem an den Modellen von KIRKALDY bzw. LI ET AL. deutlich wird.
Eine generelle Empfehlung fiir eines der Modelle kann deshalb nicht
getroffen werden. Da das angepasste Model nach KIRKALDY mit 7,2 % die
geringste Abweichung vom Messwert der ,Umwandlungsnase“ der unter-
suchten Werkstoffcharge bei 650 °C zeigt, wird dieses Modell in einem
weiteren Schritt an den Umwandlungsstartzeitpunkten der bainitischen
Phasenumwandlung gefittet (vgl. Bild 61). Die Bs-Temperatur wird dabei
mit 590 °C angenommen.
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Bild 61: Anpassung des temperaturabhdngigen semiempirischen Modells fiir die Abbildung
der bainitischen Umwandlung

Wird tiber den gesamten Temperaturbereich der gemessenen bainitischen
Phasenumwandlung von 550 °C bis 250 °C gefittet, so ergibt sich eine
mittlere zeitliche Abweichung von 9,7 % zu den Messwerten. Wird nur
tiiber den Temperaturbereich des oberen Bainits bis 350 °C gefittet, so
sinkt die Abweichung in diesem Bereich von 11,9 % auf 3,9 %. Die Kurve
des unteren Bainits bei 300 °C und 250 °C liegt in diesem Fall jedoch um
65,3 % bzw. 1550 % hinter den gemessenen Umwandlungszeiten. Dies
deutet darauf hin, dass sich oberer und unterer Bainit in ihrer Umwand-
lungskinetik unterscheiden und folglich bei der Umwandlungsbeschrei-
bung getrennt behandelt werden miisse. Gegen eine Aufteilung in zwei
separate Umwandlungsbereiche spricht jedoch der erhéhte Versuchsauf-
wand fiir die Ermittlung einer ausreichenden Anzahl an Stiitzstellen fiir
beide Kurven sowie die Tatsache, dass der Ubergangsbereich zwischen
dem oberen und unteren Bainit durch dilatometrische Messungen nicht
getrennt werden kann. Des Weiteren fiihrt eine separate Beschreibung
zu einem erhohten Aufwand fiir die Implementierung in die Simulations-
software. Im Folgenden wird deshalb lediglich eine Anpassung der
Umwandlungsstartkurve im Bereich des unteren Bainits vorgenommen
(vgl. Gleichung (68)).Durch diese Anpassung kann die Abweichung
zwischen gemessenen und gefitteten Umwandlungszeiten auf 4,3 %
gesenkt werden.

G
(Ac; — T exp (E—%)

G wennT = 623 K (68)

—T)C =
l (Aey —T)%2 exp (R (T +(C,(623 K — T)))>

wennT < 623 K

Tp =

123



7 Mathematische Abbildung und Berechnung des Umwandlungsverhaltens

7.4 Berechnung von Phasenumwandlungen bei
kontinuierlicher Kiihlung

Zur Validierung der bei isothermen Umwandlungen ermittelten Modell-
parameter wird die Umwandlungskinetik in diesem Abschnitt auf nicht
isotherme Temperaturverlaufe umgerechnet und mit den Versuchsergeb-
nissen aus Abschnitt 5.4 abgeglichen. Da sich bei den Versuchen mit kon-
tinuierlicher Abkiihlung nur ein geringer Anteil Bainit gebildet hat, wird
die Untersuchung auf die perlitische Umwandlung bis 500 °C beschrankt.
Fiir den Abgleich werden die konstanten Abkihlraten 10 K/s, 5 K/s und
2 K/s gewadhlt, so dass sowohl zwei vollstandige, als auch eine unvollstan-
dige perlitische Umwandlung beriicksichtigt werden.

In einem ersten Schritt werden hierfiir die tiber die JMAK-Diffe-
rentialgleichung (1) berechneten Umwandlungsverlaufe bei linearer
Interpolation der isothermen Daten und bei Interpolation und Extrapola-
tion des Parameters t durch das angepasste semiempirische Model nach
KIRKALDY und des Parameters n durch ein Polynom 2. Ordnung mit den
experimentellen Werten verglichen (vgl. Bild 62).

1,0 —
. v Abkihlrate 2 K/s:
ll H ,," — Messwerte
0,8 ” 77 —| | — Kirkaldy angepasst
0,7 i et lineare Interpolation
06 ” H P S Abkiihlrate 5 Ki/s:
T 05 ” ! --- Messwerte
g ' i --= Kirkaldy angepasst
(o] th o : 4
= 04 f 7 lineare Interpolation
g 03 ] = : Abkiihlrate 10 K/s:
o 02 / # ,,f | Messwerte
it /i . Werkstoff: 100Cr6 | | Kirkaldy angepasst
0'0 v Charge: 2 lineare Interpolation
750 700 650 600 °C 500

Temperatur —»

Bild 62: Vergleich der berechneten Umwandlungskinetik mit und ohne Interpolation und
Extrapolation der isothermen Daten mit den Messungen

Durch die fehlende Extrapolation der Daten bis zur Aqe-Linie wird die
Inkubationszeit bis zum Einsetzen der Phasenumwandlung bei linearer
Interpolation stark iiberschatzt. Der Beginn der Phasenumwandlung
(1 % umgewandelter Phasenanteil) ist hierdurch bei einer Abkiihlrate von
2 K/s um 17,6 °C, bei 5 K/s um 20,5 °C und bei 10 K/s um 23,0 °C zu niedri-
geren Temperaturen verschoben. Uber die gesamte Umwandlung gemit-
telt betragt die Temperaturabweichung von den Messwerten bei 2 K/s
12,4 °C und bei 5 K/s 9,9 °C. Bei der unvollstandigen Umwandlung bei
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7.4 Berechnung von Phasenumwandlungen bei kontinuierlicher Kiihlung

10 K/s wird ein um 24,6 % zu geringer Phasenanteil berechnet. Bei Inter-
polation und Extrapolation durch das angepasste Model nach KIRKALDY
und ein Polynom 2. Ordnung sinkt die mittlere Temperaturabweichung
zu den Messwerten auf 2,4 °C bei 2 K/s und 4,2 °C bei 5 K/s. Der umge-
wandelte Phasenanteil bei 10 K/s wird hingegen um 14,4 % tiberschatzt.
Die berechnete Kurve bei 10 K/s zeigt bis 30 % umgewandeltem Phasen-
anteil eine gute Ubereinstimmung mit den Messwerten, steigt im Bereich
von 600 °C bis 550 °C jedoch zu stark an. In diesem Temperaturbereich
tiberschatzt das zugrundeliegende Modell nach KIRKALDY zur Interpola-
tion und Extrapolation der isothermen Umwandlung die Umwandlungs-
geschwindigkeit (vgl. Bild 60), was die Abweichung zum Teil erkldren
kann.

Durch die empirische Erweiterung der JMAK-Differentialgleichung (11)
mit einem abkiihlratenabhiangigen Term (vgl. Gleichung (13)) und dem
Fitten des Parameters an den experimentellen Kurven bei kontinuierlicher
Abkiihlung kann die Abweichung der berechneten Umwandlungskurven
von den Messwerten bei geringen Abkiihlraten von 2 K/s auf 0,7 °C bzw.
bei 5 K/s auf'1,6 °C gesenkt werden (vgl. Bild 63). Bei schnellen Abkiihlra-
ten von 10 K/s kann der gebildete Phasenanteil zwar angepasst werden,
der Umwandlungsverlauf ist jedoch im Bereich von 0,1 % bis 60,0 % Pha-
senanteil um 8,6 °C zu niedrigeren Temperaturen verschoben.

1,0 =
) /i S Abkiihlrate 2 K/s:
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0,8 ” I —| [ — Kirkaldy angepasst
0,7 o R TP i abkihlratenabhéngig
06 Il Hi .l S Abkiihlrate 5 K/s:
2 05 Il i et === Messwerte
= ' ” I --- Kirkaldy angepasst
c 04 /f it abkuhlratenabhéngig
g 03 —# Abkdhlrate 10 K/s:
i /‘ i &
o 02 : - T — T Messwerte
0,1 ] & F Werkstoff: 100Cr6 | [ Kirkaldy angepasst
' VAV AR Charge: 2 abkuhlratenabhéngig
0,0 SR
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Bild 63: Vergleich der berechneten Umwandlungskinetik mit der abkiihlratenabhdngigen
Anpassung der JMAK-Differentialgleichung mit den Messungen

Eine Aufteilung der isothermen Umwandlungskurven in eine Inkubati-
onszeit und das Phasenwachstum (vgl. Bild 55), deren Interpolation durch
das angepasste Model nach KIRKALDY sowie der separaten Berechnung
iber die Additivitdtsregel bzw. die JMAK-Differential-gleichung (u1) fiihrt
bei kontinuierlicher Abkiihlung sowohl bei Umwandlungsbeginn, als auch
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7 Mathematische Abbildung und Berechnung des Umwandlungsverhaltens

beim weiteren Umwandlungsfortschritt zu starkeren Abweichungen der
berechneten Umwandlungskurven von den Messwerten als ohne Auftei-
lung (vgl. Bild 62 und Bild 64). Die mittleren Temperaturabweichungen
steigen bei 2 K/s von 2,4 °C auf 7,3 °C und bei 5 K/s von 4,2 °C auf 9,6 °C.
Der umgewandelte Phasenanteil bei 10 K/s wird um 18,0 % tberschatzt.
Wird bei der Berechnung des Umwandlungsfortschritts zusatzlich die
empirische abkiihlratenabhdngige Anpassung der JMAK-Differential-
gleichung (13) berticksichtigt, so kann die Abweichung wie bereits bei der
Berechnung ohne Aufteilung der Umwandlung bei 2 K/s auf 2,8 °C und
bei 5 K/s auf 4,8 °C verringert werden (vgl. Bild 63 und Bild 64). Der Um-
wandlungsverlauf im Bereich von 0,1 % bis 60,0 % Phasenanteil ist bei
einer Abkiihlrate von 10 K/s im Mittel um 3,4 °C zu niedrigeren Tempera-
turen verschoben.

1,0 P
’ /A Abkihlrate 2 K/s:
/ / ! ,f' — Messwerte
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0.7 | st abkiihlratenabhéngig
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Bild 64: Vergleich der berechneten Umwandlungskinetik mit Trennung der Umwandlung
in eine Inkubation und das Phasenwachstum mit den Messungen

Die bestehenden Abweichungen bei der Umrechnung isothermer
ZTU-Diagramme auf ZTU-Diagramme mit kontinuierlicher Kiihlung
werden in einigen Literaturquellen auf den Einfluss des Abkiihlverlaufs
bei der Bestimmung des isothermen Umwandlungsverhaltens zuriickge-
fihrt (vgl. Abschnitt 2.2.2). Um den Einfluss eines solchen ,ideellen®
ZTU-Diagramms zu untersuchen, wurde hierfiir zunachst der Umwand-
lungsbeginn bei 1 % Phasenanteil aus den isothermen Versuchsdaten
ermittelt und durch das angepasste Model nach KIRKALDY abgebildet.
Uber eine inverse Rechnung wird eine weitere Umwandlungsstartkurve
ermittelt, durch die der Umwandlungsbeginn unter Beriicksichtigung des
realen Abkiithlverlaufs durch Berechnung tiber die Additivitatsregel am
besten abgebildet werden kann. Die Differenz beider Kurven entspricht
der notigen Anpassung der Inkubationszeit, um die die isothermen
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Umwandlungskurven verschoben werden miissen. Wird im Anschluss
eine Umrechnung des ,ideellen“ ZTU-Diagramms auf die Ergebnisse der
Versuche mit kontinuierlicher Abkiihlung z.B. durch die JMAK-Diffe-
rentialgleichung (1) durchgefiihrt, so verschiebt sich die Umwandlung im
gegebenen Fall zu hoheren Temperaturen und einem gréfleren umge-
wandelten Phasenanteil (vgl. Bild 65).
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Bild 65: Vergleich der berechneten Umwandlungskinetik mit Beriicksichtigung eines
sideellen® isothermen ZTU-Diagramms mit den Messungen

Der Einfluss des ,ideellen“ ZTU-Diagramms auf das Umwandlungsverhal-
ten ist in Abhangigkeit der Abkiihlrate bis zum Erreichen der isothermen
Haltetemperaturen und der generellen Umwandlungsgeschwindigkeit
unterschiedlich stark ausgepragt. Bei einer Abkiihlrate von 2 K/s sinkt die
Abweichung der berechneten Umwandlungskurve von den Messwerten
geringfligig von 2,4 °C auf 2,1 °C, bei 5 K/s steigt sie hingegen von 4,2 °C
auf 5,6 °C. Der Umgewandelte Phasenanteil bei einer Abkiihlrate von
10 K/s steigt von 0,75 % auf 0,80.

7.5 Zusammenfassende Bewertung der
mathematischen Modelle

Zusammenfassend lasst sich feststellen, dass die Abbildegiite der mathe-
matischen Modelle durch das Fitten der Modellparameter an der gesam-
ten Umwandlungskurve im Vergleich zum Fitten an den Umwandlungs-
start- und Umwandlungsendzeiten erheblich zunimmt. Im Falle der
JMAK-Gleichungen reduziert sich die zeitliche Abweichung hierdurch im
Mittel um 84 %. Eine Darstellung des Umwandlungsverhaltens durch
ZTU-Diagramme mit Kurven fir Umwandlungsstart und Umwandlungs-
ende ohne zusdtzliche Umwandlungslinien fiir z.B. 10 Vol.%, 50 Vol.%
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und 90 Vol.% umgewandelten Phasenanteil fithrt besonders bei niedrigen
Temperaturen der bainitischen Umwandlung zu einer zeitlichen Abwei-
chung des Umwandlungsfortschritts zu den Messwerten von bis zu 75 %
und folglich einem erheblichen Informationsverlust tiber das Umwand-
lungsverhalten. Die Integralfunktionen der Modelle nach KIRKALDY [142]
und LI ET AL. [149] bilden insbesondere die Startphase der Phasenum-
wandlung aufgrund der geringeren Anzahl an Modellparametern mit Ab-
weichungen von durchschnittlich 12,9 % bzw. 37,9 % schlechter ab als das
JMAK-Modell mit einer Abweichung von 5,6 %, da sie unabhdngig von
der Umwandlungsart und -temperatur von einem einheitlichen Umwand-
lungsverhalten ausgehen. Die Korrektur des bainitischen Phasenumwand-
lungsverlaufs bei KIRKALDY verringert die Abweichungen der berechne-
ten Kurven von den Messwerten in der Endphase der bainitischen Um-
wandlung auf 2,5 %, wohingegen die Umwandlungsverlangsamung bei
hoheren Temperaturen mit einer Abweichung von 20,6 % iiberschatzt
wird. Eine temperaturabhdngige Korrektur des bainitischen Umwand-
lungsverlaufs durch das Modell von HUNKEL ET AL. [71] sowie das eigene
modifizierte JMAK-Modell fithrt zu einer sehr guten Abbildungsgiite tiber
den gesamten Temperaturbereich mit Abweichungen von unter 5 %.
Auch die Aufteilung der Umwandlung in die Inkubationszeit und das
Phasenwachstum fiithrt zu einer Verbesserung der Abbildungsgiite. Da
der mittlere Fehler durch das Fitting des modifizierten J]MAK-Modells
mit durchschnittlich 2,1 % bereits geringer als die Messunsicherheit der
Dilatometerversuche ist, rechtfertigt der zusatzliche Genauigkeitsgewinn
jedoch nicht den zusatzlichen Aufwand fiir die Aufteilung der Umwand-
lung.

Die diffusionslose martensitische Phasenumwandlung folgt bei durchhar-
tenden Walzlagerstihlen nicht dem empirischen Zusammenhang von
STEVEN und HAYNES [104], sondern benétigt eine starkere Unterkiih-
lung unter die Ms-Temperatur fiir die vollstindige Umwandlung. Durch
die Modelle von YU [218], KOISTINEN und MARBURGER [75] mit zwei,
sowie WILDAU und HOUGARDY [76] mit drei Parametern wird die Pha-
senumwandlung mit einer mittleren Abweichung von 3,9 °C, 2,8 °C und
2,1 °C sehr gut abgebildet. Eine weitere Erhohung der Parameter im Mo-
dell von LEE und LEE [19] [120] fiihrt hingegen zu keiner Verbesserung.
Da der Exponent n der Gleichung von WILDAU und HOUGARDY [76] bei
den untersuchten Stahle ndherungsweise 1 betragt, bietet das WH-Modell
gegeniiber dem KM-Modell nur einen geringen Vorteil.
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Die durchgdngige Modellierung der diffusionsgesteuerten Umwandlun-
gen Uiber den gesamten Temperaturbereich erfolgt in der Literatur sowohl
direkt an den Umwandlungsstart- und Endkurven als auch an den
Parametern des JMAK-Modells. Im Vergleich zu einer linearen Interpo-
lation der Messwerte kann der Abbildungsfehler hierdurch auch bei einer
geringen Anzahl an Messpunkten entscheidend reduziert werden. Sowohl
empirische Polynomfunktionen nach BORNSEN [78], als auch semi-
empirische Modelle nach TZITZELKOV ET AL. [55], HOUGARDY [79]
und HUNKEL ET AL. [71] unter Berticksichtigung der Keimbildungs- und
Diffusionsmechanismen erlauben eine Abbildung des C-formigen Verlaufs
des Umwandlungsbeginns. Die Abweichung der Kurve von den Mess-
werten ist bei HOUGARDY bzw. HUNKEL ET AL. mit 12,7% am
geringsten. Das Modell nach KIRKALDY unterschitzt die Abnahme
der Umwandlungsrate bei niedrigeren Temperaturen hingegen. Durch
eine Parametrisierung des Modell nach KIRKALDY in Anlehnung an
HIPPCHEN [144] konnen mit einer mittleren Zeitabweichung von 14,1 %
ebenfalls gute Ubereinstimmungen mit den Messwerten erzielt werden.
Bei der Extrapolation der Daten bis zur Acy-Linie bzw. unterhalb der
Bs-Linie unterscheiden sich die untersuchten Modelle jedoch stark. Eine
Messung der Umwandlungskinetik bei Temperaturen nahe der Ac,Tem-
peratur ist aufgrund der langen Umwandlungszeiten, unvollstindigen
Umwandlung und geringen Umwandlungsdehnung nicht mdglich. Eine
exakte Bestimmung der Umwandlungsdaten bei niedrigeren Tempera-
turen wird hingegen durch die Uberlagerung mit der bainitischen Um-
wandlung erschwert. Hierfiir bietet sich eine inverse Optimierung der
Extrapolierten Werte iiber einen Abgleich mit Versuchen bei kontinuier-
licher Kithlung an. Bei der Modellierung der Umwandlungsparameter
des bainitischen Temperaturbereichs muss die relative Umwandlungs-
beschleunigung des unteren Bainits fiir eine exakte Abbildung bertick-
sichtigt werden. Um den erhohten Versuchsaufwand fiir die Ermittlung
einer geniigenden Anzahl von Stiitzstellen fiir zwei separate Umwand-
lungskurven zu umgehen, kann die Umwandlungskurve im Tempera-
turbereich des unteren Bainits durch eine temperaturabhingige Anpas-
sung des Modells unterhalb von 350 °C modifiziert werden. Die mittlere
Abweichung der berechneten Kurve von den Messwerten ist bei dieser
Methode mit 4,3 % gering.

Werden die gemessenen und gefitteten isothermen Modellparameter
fir Phasenumwandlungen bei kontinuierlicher Abkiihlung durch die
JMAK-Differentialgleichung (1) eingesetzt, so kann die Temperaturab-
weichung der Berechnung durch die geeigneten Interpolation und
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Extrapolation der Parameter in Abhdngigkeit der Abkiihlrate um 58 - 81 %
und die Abweichung des Phasenanteils bei unvollstaindiger Umwandlung
um 41 % verringert werden. Die Aufteilung der isothermen Umwand-
lungen in eine Inkubationszeit und das Phasenwachstum fithrt bei
kontinuierlicher Abkiihlung zu schlechteren Ubereinstimmungen des
Umwandlungsbeginns und des Phasenwachstums mit den Messwerten.
Da der exakte Beginn der Umwandlung nur unzureichend genau
bestimmt werden kann, ergeben sich des Weiteren je nach Definition
des Umwandlungsbeginns unterschiedliche Inkubationszeiten und JMAK-
Exponenten und somit unterschiedliche Umwandlungsverldufe bei konti-
nuierlicher Kiithlung. Durch die abkiihlratenabhdngige Modifikation der
JMAK-Differentialgleichung (13) kdnnen die Modelle weiter an die jewei-
ligen Umwandlungskurven angepasst werden. Obwohl die Anpassung
in diesem Fall mit den Werten von 0,92, 0,92 und 0,91 fiir die Abkiihlraten
2 K/s, 5 K/s und 10 K/s nicht stark von der Abkiihlrate abhdngen, ist
die empirische Anpassung strenggenommen nur fiir die jeweiligen
konstanten Abkiihlraten giiltig und erlaubt keine Extrapolation oder
Ubertragung auf Temperaturverliufe mit nichtlinearen Abkiihlverliufen
wie sie beim Harten von Walzlagerkomponenten iiblich sind. Wahrend
der Einfluss der Umrechnung auf ein ,ideelles ZTU-Diagramm auf das
Umwandlungsverhalten beim Referenzwerkstoff 100Cr6 nur schwach
ausgepragt ist, ist bei den hoher legierten Stihlen aufgrund der gerin-
geren Keimbildungs- und Wachstumsgeschwindigkeit kein signifikanter
Einfluss mehr festzustellen.
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8 Modelle zur Berechnung der
Umwandlungskinetik

Die in den vorherigen Kapiteln durchgefiihrten Untersuchungen zur
Umwandlungskinetik von Walzlagerstihlen und deren mathematischer
Abbildung fiir den Einsatz in Simulationsprogrammen ermdoglichen eine
sehr genaue Beschreibung des Umwandlungsverhaltens der untersuchten
Stahle. Aufgrund des hohen Aufwands fiir die notwendigen Werkstoffcha-
rakterisierungen konnen diese jedoch nicht fiir alle relevanten Werkstoff-
chargen und Warmebehandlungsparametern durchgefithrt werden. In
diesem Kapitel wird deshalb versucht, das Umwandlungsverhalten durch
empirische und semiempirische Modelle aus der Zusammensetzung des
Werkstoffes und den Warmebehandlungsparametern zu berechnen. Hier-
fir wird zundchst auf die chemische Zusammensetzung des Austenits
sowie der Korngrofe bei Beginn der Abschreckung eingegangen. In einem
weiteren Schritt wird das Umwandlungsverhalten bei isothermer und
kontinuierlich kiihlender Temperaturfithrung durch die aus der Literatur
bekannten mathematischen Modelle aus der ermittelten chemischen
Zusammensetzung des Austenits berechnet. Anschliefdend wird die Ver-
dnderung des Umwandlungsverhaltens ausgehend von einer bekannten
Werkstoffcharge anhand der eigenen Messwerte und Literaturdaten
untersucht. Durch die gewonnenen Erkenntnisse wird eine Handlungs-
empfehlung fiir die Berechnung und verkiirzte Charakterisierung neuer
Werkstoffe und Chargen bzw. bekannter Werkstoffe bei unterschied-
lichen Warmebehandlungsparametern erarbeitet.

8.1 Berechnung der unvollstindigen Karbidauflosung
und Korngrof3e des Austenits

Fir die Berechnung des im Gefiige verbleibenden Karbidflichenanteils
nach der Austenitisierung werden die eigenen Messdaten der zweiten
Charge des Werkstoffes 100Cr6 durch ein rein empirisches Modell gefittet
(vgl. Bild 66). Die zeitabhangige Berechnung des Karbidflachenanteils
erfolgt fir die jeweilige Austenitisierungstemperatur nach Gleichung (69).

t
VK = Ck1 Ln (g) + Ck2 (69)
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Die Parameter ci, und ck. der Gleichung werden wiederum durch ein
Polynom 3. Ordnung temperaturabhdngig beschrieben. Durch eine An-
passung der Modellparameter kann der Karbidflichenanteil schnell an
neue Messwerte, z.B. durch einen Temperaturoffset fiir hoher legierte
Walzlagerstdhle, angepasst werden.
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6 e — 890°C
5 950 °C
£ 0,06
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Bild 66: Abbildung der Karbidauflsung durch Gleichung (69)

Der Chromgehalt in den Karbiden wird tiber die Messwerte der unter-
schiedlichen Austenitisierungstemperaturen des Werkstoffes 100Cr6 line-
ar interpoliert und extrapoliert. Der Mangangehalt in den Karbiden wird
mit konstant 0,90 Gew.%, der Kohlenstoffgehalt mit 6,69 Gew.% und der
Siliziumgehalt mit 0,00 Gew.% angenommen. Bei den hoherlegierten
Stahlen wird der Gehalt der Elemente Cr und Mn in den Karbiden ent-
sprechend des Verhdltnisses der Legierungselemente im Gesamtgefiige

angepasst.
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Bild 67: Vergleich der empirisch berechneten Legierungselementzusammensetzung im
Austenit mit Messungen von Shiko et al. [201]
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8.2 Berechnung der Umwandlungstemperaturen und Umwandlungskinetik

Wird der Legierungselementgehalt z.B. fiir den von SHIKO ET AL. [201]
bei unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen und einer Austeni-
tisierungszeit von 30 Minuten untersuchten Walzlagerstahl SUJ-2 durch
das beschriebene Modell berechnet, so lassen sich gute Ubereinstim-
mungen mit den Messwerten erzielen (vgl. Bild 67). Zur Veranschau-
lichung des Einflusses der Austenitisierungszeit auf den Legierungs-
elementgehalt im Austenit ist zusatzlich die in dieser Arbeit untersuchte
Austenitisierungszeit von 15 Minuten eingezeichnet.

Die Austenitkorngrofle steigt erst bei nahezu vollstandiger Karbidauflo-
sung stark an, weshalb im Austenitisierungstemperaturbereich durchhar-
tender Warmebehandlungen kein grofder Einfluss der Korngrofde auf die
Phasenumwandlung zu vermuten ist. Bei hoheren Austenitisierungstem-
peraturen, wie sie beim Randschichtharten vorkommen, sowie bei bedeu-
tend langeren Austenitisierungszeiten kann auf die von BESWICK [169],
ORLICH ET AL. [25] und PERSSON [219] veroffentlichen Daten zuriickge-
griffen werden. Die von PERSSON untersuchte Charge des Stahls 100Cr6
hat im Vergleich mit den bei BESWICK und ORLICH ET AL. untersuch-
ten Chargen bei dhnlichen praxisnahen Austenitisierungsbedingungen
eine um max. eine Gasrm-Stufe geringere Korngrofde. Der bei PERSSON
zusatzlich untersuchte hoher legierten Walzlagerstahl 100CrMnMoSi8-4-6
hat hingegen eine zu den von BESWICK und ORLICH ET AL. untersuch-
ten Charge des Stahls 100Cr6 vergleichbare Korngrofde. Die Unterschiede
im Kornwachstum koénnen von PERSSON jedoch nicht eindeutig den
Legierungselementen bzw. deren Einfluss auf die verbleibenden Karbide
und Nitride im Gefiige, die wiederum das Kornwachstum behindern,
zugeordnet werden. Eine quantitative Beriicksichtigung des Einflusses der
Legierungselemente auf die Korngrofie ist daher noch nicht moglich. Auf-
grund der geringen Unterschiede der Korngroflen in den publizierten
Daten kann daher fiir durchhédrtende Wailzlagerstahle und eine unvoll-
stindige Karbidauflosung eine einheitliche Korngrofienzahl von 9 -10
angenommen werden.

8.2 Berechnung der Umwandlungstemperaturen und
Umwandlungskinetik

Ist der Legierungselementgehalt des zu untersuchenden Werkstoffes
bekannt, so konnen die jeweiligen Umwandlungsstarttemperaturen der
perlitischen, bainitischen und martensitischen Phasenumwandlung durch
empirische Funktionen berechnet werden (vgl. Abschnitt 2.3). Die Genau-
igkeit einer solchen Berechnung wurde schon vielfach, z.B. von LEE [118]
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8 Modelle zur Berechnung der Umwandlungskinetik

fir die Bs-Temperatur und KUNG und RAYMENT [u6] fiir die Ms-Tempe-
ratur, an untereutektoiden Stdahlen untersucht. Im Folgenden soll anhand
der zweiten Charge des Referenzwerkstoffes 100Cr6 iiberpriift werden,
ob die Modelle auch fiir tibereutektoide Walzlagerwerkstoffe mit unvoll-
stindig im Austenit gelosten Karbiden geeignet sind. Hierfiir wird der
Legierungselementgehalt im Austenit nach einer Austenitisierung von
15 Minuten bei 860 °C durch das in Abschnitt 8.1 vorgestellte Modell
berechnet (vgl. Tabelle 28).

Tabelle 28: Berechnete Legierungselementzusammensetzung im Austenit des Werk-
stoffes 100Cr6 nach einer Austenitisierung von 15 Minuten bei 860 °C

Werkstoff: 100Cr6é | KorngroRe (o Cr Mn Mo Ni Si
Charge: 2 ASTM Gew.% | Gew.% | Gew.% | Gew.% | Gew.% | Gew.%
Aust.: 15 Min.
860 °C 9 0,63 1,10 0,33 0,004 0,03 0,38

In der Literatur wird die Aufspaltung der Ac,-Linie legierter Stahle in eine
Ac,s- und Acy-Linie meist nicht berticksichtigt, sodass die Modelle z.B.
von ANDREWS [106], ELDIS [108], GRANGE [105], HOUGARDY [109],
KASATKIN ET AL. [114] und TRZASKA und DOBRZANSKI [110] nur die
Berechnung der Acs-Temperatur ermoglichen. Fiir die Ac,-Temperatur
wird deshalb auf die Anpassung dieser Modelle nach PAWIOWSKI [107]
zurlickgegriffen. Die gemessenen Ac,- und Ac-Temperaturen bei einer
Aufheizrate von 0,05 K/s sowie die berechneten Temperaturen mit der
chemischen Zusammensetzung des Ferrits im GKZ-gegliihten Gefiige so-
wie des Austenits nach der Austenitisierung sind inBild 68 gegeniiberge-
stellt.

800
°C Ac,,-Temperatur:
--- Messwert
L berechnet mit
725 L. M. GKZ-Gefluge
5 7004 - Ac,-Temperatur:
E ----- Messwert
a GreT] berechnet mit
5 650 4 - = GKZ-Gefiige
= berechnet mit
6254 - mm Geflige nach
L Austenitisierun
oL d

Bild 68: Vergleich der berechneten Acs- und Ac,-Temperaturen mit den Messwerten
(* Ac,rTemperaturen nach den von Pawlowski [107] modifizierten Modellen)
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8.2 Berechnung der Umwandlungstemperaturen und Umwandlungskinetik

Bei Beginn der austenitischen Phasenumwandlung ist ein Grofdteil der
Legierungselemente in den GKZ-geglithten Karbiden gebunden, so dass
zur Bestimmung der Ac-Temperaturen mit der Zusammensetzung des
Ferrits im GKZ-geglithten Gefilige gerechnet wird. Die hiermit berechne-
ten Temperaturen sind alle niedriger als die experimentell ermittelten
Temperaturen, wobei das aktuellste Modell nach TRZASKA und
DOBRZANSKI mit einer Abweichung von 4 °C die beste Ubereinstim-
mung mit den Messwerten zeigt. Bereits wahrend der Phasenumwand-
lung 16st sich ein Teil der Karbide, wodurch die Legierungszusammen-
setzung des Austenits bei Erreichen der Ac,-Temperatur zwischen der des
GKZ-geglithten Gefiiges und der berechneten Zusammensetzung nach der
Austenitisierung liegt. Fiir beide Extremwerte der Legierungselement-
zusammensetzung liegen die berechneten AcTemperaturen der von
PAWIOWSKI angepassten Modelle jedoch unter den gemessenen Tem-
peraturen. Ohne Beriicksichtigung der Karbidauflosung erreicht das
angepasste Modell nach TRZASKA und DOBRZANSKI mit einer Abwei-
chung von 22 °C die beste Ubereinstimmung mit den Messwerten. Selbst
mit der zu hoch angenommenen Karbidauflosung nach der Austeni-
tisierung ergibt sich eine um 9 °C zu niedrige Ac,-Temperatur. Die beste
Ubereinstimmung mit den Messwerten unter Beriicksichtigung der Kar-
bidauflosung erreicht das angepasste Modell nach HOUGARDY mit 4 °C.
PAWIOWSKI weist in der Verdffentlichung bereits darauf hin, dass die
erreichte Korrelation bei seinen Untersuchungen aufgrund der relativ
kleinen zur Verfiigung stehenden Datenbasis zur Anpassung der Modelle
noch gering ist.

700

°C

5004

B.-Temperatur:
400 4

--- Messwert
300
mm berechnet

2004~

Temperatur ——»

1001~

\b'\ @ e v 425\ @ ®

%\2’ ,\ﬁ Q)% 1}\

Bild 69: Vergleich der empirisch berechneten Bs-Temperaturen mit dem nach Lee und
Bhadeshia extrapolierten Messwert
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8 Modelle zur Berechnung der Umwandlungskinetik

Analog zu den Ac;s- und Ac-Temperaturen kann auch die Bs-Temperatur
z.B. durch die Modelle von BODNAR [m1], KIRKALDY [u5], KUNITAKE
und OKADA [u7], LEE [u8], LI ET AL. [121], STEVEN und HAYNES [104],
TRZASKA und DOBRZANSKI [110] und ZHAO [125] mit der chemischen
Zusammensetzung des Austenits nach der Austenitisierung berechnet
werden (vgl. Bild 69)

Da die Bs-Temperatur durch die Uberlagerung mit der perlitischen
Umwandlung nicht direkt gemessen werden kann, wird sie tiber Glei-
chungen (70) von LEE und BHADESHIA [220] aus dem bainitischen
Phasenanteil von 0,9 bei 500 °C zu 590 °C extrapoliert.

B,(°C) = B, — 300 x x<0,1
B,(°C) = By — 30 — (75(x — 0,1)) 01<x<09 (70)
B,(°C) = B, — 90 — 300(x — 0,9) 09<x

Die Ubereinstimmung zwischen den berechneten und gemessenen
Bs-Temperaturen ist bei dem Modell nach LEE, das an einer vergleichs-
weise grofden Datenbasis erstellt wurde, mit einer Abweichung von 3 °C
am hochsten. Die alteren Modelle von KIRKALDY, LI ET AL. und STEVEN
und HAYNES unterschitzen die Bs-Temperatur hingegen stiarker. Das
Modell von TRZASKA und DOBRZANSKI wurde an kontinuierlich kiih-
lenden ZTU-Diagrammen erstellt und unterschétzen die Bs-Temperatur
um 58 °C. ZHAO geht im Gegensatz zu den tibrigen Modellen von keinem
signifikanten Einfluss des Kohlenstoffs auf die Bs-Temperatur aus und
unterschdtzt diese um 22 °C. Die hohe Bs-Temperatur des Modells
von KUNITAKE und OKADA von 606 °C kann auf den, wie bereits von
LEE angemerkt, zu hoch angenommenen Effekt von Silizium von
+216 K/Gew.% zurlickgefiihrt werden.

Fir die Berechnung der Ms-Temperatur stehen aufgrund ihrer grofden
Bedeutung fiir die Warmebehandlung sehr viele Untersuchungen zur Ver-
figung. Mit den Modellen von ANDREWS [106], CAPDEVILA ET AL. [112],
ELDIS [108], GRANGE und STEWART [113], KUNG und RAYMENT [116],
LEE und LEE [n9] [120], NEHRENBERG [123], PAYSON und SAVAGE
[103], STEVEN und HAYNES [104] TRZASKA und DOBRZANSKI [110] wird
eine Auswahl einiger dieser Modelle zur Berechnung der M;-Temperatur
herangezogen (vgl. Bild 70).
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300

200 ¢- M,-Temperatur:
150 - --- Messwert
100 4- == berechnet

Temperatur ————»
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50 {-

Bild 70: Vergleich der empirisch berechneten Ms-Temperaturen mit dem Messwert

Wie bereits bei den Ac,s- und Bs-Temperaturen liefern auch hier die
aktuelleren Modelle, z.B. von ANDREWS sowie KUNG und RAYMENT
mit einer Abweichung von 3 °C bzw. 1 °C gute Ubereinstimmungen
mit den Messwerten. Die alteren Modelle von ELDIS, GRANGE und
STEWART, NEHRENBERG, PAYSON und SAVAGE sowie STEVEN und
HAYNES, deren Daten von den neueren Modellen teilweise tibernommen
und erweitert werden, zeigen hingegen schlechtere Ubereinstimmungen
mit der gemessenen Ms-Temperatur. Die hohe Abweichung von 24 °C bei
LEE und LEE kann auf die geringe Datengrundlage von 29 niedriglegier-
ten Stdhlen zurtickgefiihrt werden. CAPDEVILA ET AL. verwenden ein
neuronales Netzwerk zur Ermittlung der Einflussfaktoren der Legierungs-
elemente. Da fiir das Training Stahle mit bis zu 1,6 Gew.% Kohlenstoff
eingesetzt werden, ohne die unvollstandige Karbidauflosung zu bertick-
sichtigen, wird die Ms Temperatur um 28 °C iiberschatzt.

Die fiir die Auslegung der Abschreckung beim Harten von Walzlagerstdh-
len besonders relevante kritische Abkiihlgeschwindigkeit zur Bildung
eines rein martensitischen Gefiiges kann fiir niedrig legierte Stdahle nach
den empirischen Ansdtzen von BLONDEAU ET AL. [126] und MAYNIER
ET AL. [127] berechnet werden. TRZASKA [n0] schldgt ein dhnliches
Modell zur Berechnung der Zeiten und Temperaturen der Umwandlungs-
startkurven bei kontinuierlicher Kithlung vor (vgl. Abschnitt 2.3). Im Ver-
gleich zu den eigenen Messungen wird die kritische Abkiihlgeschwindig-
keit von ca. 25 K/s fiir ein rein martensitisches Gefiige mit 2,34 K/s bei
BLONDEAU ET AL. und MAYNIER ET AL. sowie 7,9 K/s bei TRZASKA
jedoch stark unterschatzt.
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8 Modelle zur Berechnung der Umwandlungskinetik

Die Berechnung von isothermen ZTU-Diagrammen kann z.B. durch
die semiempirischen Modelle von KIRKALDY und VENUGOPALAN [115],
LI ET AL. [121], der auf diesen Modellen aufbauenden proprietare Software
JMatPro [145] sowie durch das auf dem Modell von BHADESHIA [146]
beruhende Berechnungsprogramme MAP_STEEL_MUCGS83 erfolgen
(vgl. Abschnitt 2.3). Ein Vergleich der beiden letztgenannten Programme
mit den experimentell ermittelten Daten der zweiten Charge des
Stahls 100Cr6 ist in Bild 71 gegeben.

900
: i . | Werkstoff: 100Cr6; Charge: 2 ==* Ac,-Linie
°C T M it ki i ki o il ety
d ¥ gk i Pl | . Ac,-Linie
700 .
eigene Messungen:
600 - 1% umgewandelt
500 -o-- 99 % umgewandelt
% 400 J-Mat Pro:
B — 1% umgewandelt
g 00— e e e 99 % umgewandelt
2 200 R EEE : EEERE Bhadeshia (MAP-STEEL):
100 : e : — 1% umgewandelt
0 H : Eipibl H HIE O I 6
1 10 100 s 10.000
Zeit ——p

Bild 71: Vergleich der semiempirisch berechneten und experimentell ermittelten isother-
men ZTU-Diagramme

Die Umwandlungszeiten der isothermen perlitischen Phasenumwandlung
werden von JMatPro im gegebenen Fall tiberschatzt. Auch das Modell
von BHADESHIA {iiberschatzt die Zeit bis zum Beginn der perlitischen
Phasenumwandlung deutlich. Der Beginn der bainitischen Phasenum-
wandlung zeigt bei beiden Modellen einen dhnlichen Verlauf, der die Zeit
bei Temperaturen iiber 300 °C unterschdtzt und bei niedrigeren Tempe-
raturen Uberschatzt. Das Ende der bainitischen Umwandlung wird durch
JMat-Pro hingegen gut getroffen. Obwohl die Legierungszusammen-
setzung des Austenits mit der Zusammensetzung der zur Erstellung
dieser Modelle eingesetzten Stahle vergleichbar ist, kann des isothermen
Umwandlungsverhaltens des untersuchten Walzlagerstahles nicht hin-
reichend genau durch die Modelle abgebildet werden. Als ein Grund
hierfiir konnen die nach der Austenitisierung verbleibenden ungeldsten
Karbide im Gefiige angesehen werden. Diese dienen z.B. als zusatzliche
Keimstellen und beschleunigen die perlitische Umwandlung. Als weiterer
Grund kann angemerkt werden, dass die Modelle nur den Einfluss der
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Legierungselemente auf die relative Temperatur und Zeit der Umwand-
lungsstart- und -endkurven, nicht jedoch auf deren Form, beriick-
sichtigen. Bei der bainitischen Umwandlung wird die Zeit bis zum Beginn
bzw.- Ende der Umwandlung hierdurch in Abhdngigkeit der Umwand-
lungstemperatur tber- bzw. unterschdtzt. Auch die, wie bereits in
Abschnitt 7.1 festgestellte, unzureichende Abbildegenauigkeit der isother-
men Umwandlungskinetik durch die Modelle fiihrt zu einer zusatzlichen
Abweichung.

8.3 Berechnung von abgeleiteten ZTU-Diagrammen

Neben der direkten Berechnung der Umwandlungstemperaturen und
-zeiten aus der chemischen Zusammensetzung und Austenitkorngréfie
des Werkstoffes besteht auch die Moglichkeit, nur die Veranderung der
Umwandlungskinetik durch Chargenschwankungen und Warmebehand-
lungsparametern ausgehend von bekannten Referenz-ZTUs zu bestim-
men. Das prinzipielle Umwandlungsverhalten wird hierbei zundachst
durch mathematische Modelle an den Referenzwerkstoff angepasst
(vgl. Kapitel 7). In einem weiteren Schritt werden die durch stichproben-
artige Versuche an einigen Werkstoffen bei unterschiedlichen Warmebe-
handlungsparametern ermittelten Veranderungen des Umwandlungsver-
haltens (vgl. Kapitel 6) auf den Referenzwerkstoff iibertragen. Hierdurch
konnen die Besonderheiten im Umwandlungsverhalten einzelner Werk-
stoffgruppen durch den jeweiligen Referenzwerkstoff berticksichtigt und
gleichzeitig Extrapolationen des Umwandlungsverhaltens auf neue Char-
gen und Warmebehandlungsparameter ermoglicht werden. Um die Aus-
sagekraft dieser Extrapolationen fiir durchhartende Walzlagerwerkstoffe
zu beurteilen, werden die eigenen Messungen zur Wirkung der Einfluss-
grofden auf die Phasenumwandlung in diesem Abschnitt mit semiempiri-
schen Literaturmodellen abgeglichen.

Der Einfluss der Austenitkorngrofde auf die martensitische Umwandlung
wird z.B. von YANG und BHADESHIA [47], sowie von LEE und LEE [n19]
[120] bei verschiedenen untereutektoiden Stahlen untersucht.

MS—T=biln L{exp(—M>—1}+1] (71)
Y

ayV, my

mit: ay = 1,57E-21 um3; by = 0,253; my = 0,05; f = 0,01
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8 Modelle zur Berechnung der Umwandlungskinetik

Wiahrend YANG und BHADESHIA das Absinken der Ms-Temperatur
unter eine theoretische M{-Temperatur bei unendlich groflen Austenit-
koérnern in Abhangigkeit des Kornvolumens Vy nach Formel (71) berech-
nen, postulieren LEE und LEE eine empirische Formel zur Berechnung
der M;-Temperatur aus der chemischen Zusammensetzung des Werk-
stoffes und der Korngréfde nach ASTM (vgl. Formel (31)).

Bei den eigenen Untersuchungen der zweiten Charge des Werkstoffes
100Cr6 wird eine Erh6hung der Ms-Temperatur um 23 K bei einer Korn-
vergroflerung von 6,5 auf 2,5 Gasrv gemessen. Unter der Annahme eines
linearen Zusammenhangs mit den KorngrofRenstufen verschiebt sich die
M;-Temperatur um -5,8 K je Korngréf3enstufen. YANG und BHADESHIA
ermitteln eine niedrigere Verschiebung um -4,1 K je Korngroflenstufe,
wohingegen der Einfluss bei LEE und LEE stark von der chemischen
Zusammensetzung abhdngig ist. Fiir die zweite Charge des Werkstoffes
100Cr6 ergibt sich ein Wert von -6,5 K je Korngroflenstufe, wohingegen
der berechnete Wert des hoherlegierten Werkstoffes 100CrMo7-3 mit -27,1
K je Korngroflenstufe bedeutend grofder ist. Auch bei Untersuchungen
von CAPDEVILA ET AL. [221] wird ein starker Einfluss des Legierungs-
elements Kohlenstoff auf die Veranderung der Ms-Temperatur mit der
Korngrofie festgestellt. Wahrend eine Erhohung des Kohlenstoffgehaltes
bei LEE und LEE jedoch zu einer Verstarkung des Effekts fithrt, ermitteln
CAPDEVILA ET AL. eine starke Abschwachung des Effekts. Diese grofden
Einfliisse der Legierungselemente auf die Veranderung der Ms-Tempera-
tur durch die Korngrofe bei LEE und LEE sowie CAPDEVILA ET AL. sind
im Widerspruch zu YANG und BHADESHIA, die in ihrem Modell keinen
Einfluss der Legierungselemente berticksichtigen und dennoch eine gute
Vorhersagegenauigkeit fiir Stdhle mit unterschiedlicher chemischer
Zusammensetzung erzielen.

Der Einfluss der Austenitkorngréfle auf die isothermen Phasenumwand-
lungen wird bereits in den semiempirischen Modellen von KIRKALDY
und VENUGOPALAN [115], KIRKALDY [142] und LI ET AL. [121] bertick-
sichtigt. Die Autoren berufen sich dabei auf grundlegende Untersuchun-
gen zum Einfluss der Keimbildungsmechanismen auf die Umwandlungs-
geschwindigkeit von CAHN [222]. Der resultierende Einfluss der Kornver-
groberung des Austenits um eine Stufe nach ASTM ist in Tabelle 29 fiir
die Literaturmodelle und die eigenen Messungen des JMAK-Parameters t
(ca. 63 % umgewandelter Phasenanteil) zusammengefasst. Wahrend das
Modell von KIRKALDY bei perlitischer und bainitischer Umwandlung von
einer Keimbildung an Korngrenzflachen ausgeht, wird bei LI ET AL. eine
gemischte Keimbildung an Kanten und Ecken der Kérner angenommen.
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8.3 Berechnung von abgeleiteten ZTU-Diagrammen

Die eigenen Messungen lassen hingegen auf eine bevorzugte Keimbildung
an den Korngrenzflachen bei der Umwandlung in Perlit und den oberen
Bainit sowie einer nahezu homogenen Keimbildung bei der Umwandlung
in den unteren Bainit schliefden. Da auch die im Austenit verbleibenden
Karbide und die Inhomogenitit der Legierungszusammensetzung im
Austenit als Keimstellen fiir die Phasenumwandlung dienen konnen, ist
die Aussagekraft der Messwerte iiber die jeweiligen Keimbildungsmecha-
nismen nach CAHN jedoch begrenzt. Unter dieser Annahme verandert
sich der Einfluss der Austenitkorngrofde auf die Phasenumwandlung auch
in Abhdangigkeit der Menge und Verteilung der verbleibenden Karbide
im Gefiige, was eine Extrapolation der Messwerte auf Austenitisierungs-
bedingungen mit unvollstandiger Karbidauflosung weiter erschwert.

Tabelle 29: Der Einfluss der Austenitkorngrofie auf die isotherme Phasenumwandlung

Modell / Messung Keimbildung nach Cahn Kor;; gla(rté;l:en- Ve;:rz:::ng
- homogen po-0o 1
LFT (unteres Bainit) - Do06 1,02
ég:;lg)gal'ig;) Korngrenzflachen po325 1,09
LFT (Perlit) - po33 1,12
- Kanten der Korner pos0 1,19
Li et al. (Bainit) Ecken und Kanten der Kérner D58 1,22
Li et al. (Perlit) Ecken und Kanten der Kérner D64 1,25
- Ecken der Korner DO75 1,30
Li et al. (Ferrit) - pO82 1,33
Kirkaldy und Ve- Sattigung mit Keimstellen p100 1,41
nugopalan

Zur Bewertung des Einflusses der Legierungselemente auf die martensi-
tische Umwandlung kann auf die bereits in Abschnitt 8.2 behandelten
empirischen Berechnungsformeln der M,-Temperatur zuriickgegriffen
werden. Hierfiir werden die Messwerte der Ms-Temperatur des Referenz-
werkstoffes nach einer Austenitisierung von 15 min. bei 830 °C bis 980 °C
und der beiden hoher legierten Werkstoffen nach einer Austenitisierung
von 15 min. bei 860 °C mit den semiempirisch berechneten Temperaturen
abgeglichen (vgl. Tabelle 30). Die Berechnung der chemischen Zusam-
mensetzung des Austenits erfolgt nach dem in Abschnitt 8.1 vorgestellten
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8 Modelle zur Berechnung der Umwandlungskinetik

Modell. Der Effekt der Korngrofle bei abweichenden Austenitisierungs-
temperaturen wird aus den eigenen Untersuchungen des Referenzwerk-
stoffes ibernommen.

Tabelle 30: Der Einfluss der Legierungszusammensetzung auf die Ms-Temperatur

Werkstoff 100Cr6; Charge 2 100CrMnSi6-4 | 100CrMo7-3
Austenitisierungs- | g5 o | gggoc | 890 °C | 980 °C 860 °C 860 °C
temperatur
Messung 288 °C | 246 °C | 214°C | 163 °C 206 °C 216 °C
Kung “m;ayme“t 318°C | 245°C | 188°C | 111°C 219°C 224 °C
Kung und Rayment | ,q o | 546 ¢ | 212°C | 170°C 221°C 226 °C
(C mod.)
Kung und Rayment ° o o ° ° °
e AWERY 225°C | 174°C | 137°C | 111 °C 147 °C 152 °C
Nehrenberg [123] mit ° ° o ° ° °
AWBH 253°C | 215°C | 189°C | 172°C 189 °C 192 °C
DT nach Nehrenberg | 284 °C | 246 °C | 219 °C || 202 °C - -

Wahrend das Modell nach KUNG und RAYMENT [u6] auch bei den
hoher legierten Werkstoffen eine vergleichsweise gute Ubereinstimmung
mit den Messwerten zeigt, wird der Effekt der Austenitisierungstempe-
ratur auf die Ms-Temperatur stark tiberschatzt. Als mogliche Ursache fiir
diese Abweichungen kommen sowohl eine unzureichend genaue Berech-
nung des Legierungsgehaltes im Austenit als auch ein abweichender
Einfluss des Kohlenstoffes, das die Ms-Temperatur am starksten beein-
flussende Element, in Frage. Werden fiir die Bestimmung des Karbid-
flachenanteils im Austenit Literaturwerte mit einer schnelleren Karbid-
auflosung und geringerem Einfluss der Austenitisierungstemperatur auf
die Karbidauflosung wie z.B. der ,Atlas zur Warmebehandlung der Stihle“
[25] eingesetzt, so sind die berechneten M;-Temperaturen und die
Verschiebungen der Ms-Temperaturen bei gedanderten Austenitisierungs-
bedingungen bedeutend geringer. Gute Ubereinstimmungen in der Ver-
schiebung der M;-Temperaturen werden jedoch erst erreicht, wenn fiir
den Einfluss der Legierungselemente zusdtzlich ein Modell mit einem
geringeren Einflussfaktor fiir Kohlenstoff wie z.B. das Modell nach
NEHRENBERG [123] eingesetzt wird. Dieses Modell wird auch von
SOURMAIL und SMANIO [166] fiir die inverse Berechnung des Kohlen-
stoffgehaltes im Austenit aus der Ms-Temperatur eingesetzt. Der Einfluss
der Austenitkorngréfde und der Gehalt an Legierungselementen in den
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8.3 Berechnung von abgeleiteten ZTU-Diagrammen

Karbiden werden von SOURMAIL und SMANIO jedoch nicht beriick-
sichtigt und die Karbidflache wird nur mit dem thermodynamisch berech-
neten Karbidgehalt im Austenit abgeglichen.

Unabhaéngig von den messtechnischen Unsicherheiten in der Karbidauflo-
sungskinetik kann jedoch festgestellt werden, dass der Kohlenstoff die
M;-Temperatur bei hoheren Konzentrationen weniger stark beeinflusst
als bei den niedriger mit Kohlenstoff legierten Stihlen, mit denen die
semiempirischen Modelle erstellt wurden. Diese Tendenz zeigt sich auch
in Untersuchungen von IZUMIYAMA ET AL. [223] zum Einfluss von
Legierungselementen auf die Stabilitat des unterkiihlten Austenits. Gute
Ubereinstimmungen mit den Messwerten konnen deshalb z.B. durch die
Anpassung des Koeffizienten des Kohlenstoffes in der Gleichung von
KUNG und RAYMENT zur modifizierten Gleichung (72) erreicht werden
(vgl. Tabelle 30).

M,(°C) = 430 — 250 C — 30,4 Mn — 12,1 Cr — 17,7 Ni
—75Mo+10Co—7,5Si (72)

Die Berechnung der Bs-Temperatur durch die im vorherigen Abschnitt
eingesetzten empirischen Modelle fiihrt bei den untersuchten Werkstof-
fen und Austenitisierungsbedingungen zu einer geringen Ubereinstim-
mung mit den extrapolierten Messwerten. Sowohl die Bs-Temperaturen
als auch die Verschiebungen der B;-Temperatur bei abweichenden Auste-
nitisierungstemperaturen werden je nach Modell stark tiber- bzw. unter-
schatzt. Da fiir die B;-Temperatur nur indirekte Messwerte vorliegen und
die Literaturmodelle sich im Einfluss der Legierungselemente zu stark
unterscheiden, wird auf die Anpassung einer Formel durch die eigenen
Messwerte verzichtet.

Der Einfluss der im Austenit gelosten Legierungselemente auf die iso-
thermen Phasenumwandlungen in Perlit und Bainit wird anhand des
Referenzwerkstoffes 100Cr6 bei einer Austenitisierung von 15 min.
und unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen sowie der hoher
legierten Stdhle 100CrMnSi6-4 und 100CrMo7-3 bei einer einheitlichen
Austenitisierung von 15 min. bei 860 °C untersucht. Der Effekt der Korn-
grofde bei abweichenden Austenitisierungstemperaturen wird aus den
eigenen Untersuchungen des Referenzwerkstoffes 100Cr6 tibernommen.
Die Veranderung des JMAK-Parameters t, der der Zeit bei ca. 63 %
umgewandelten Phasenanteil entspricht, wird analog zur Untersuchung
der Austenitkorngrofie ausgehend vom Referenzwerkstoff 100Cr6 ver-
wendet, um den Einfluss der Legierungselemente mit den Literatur-
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8 Modelle zur Berechnung der Umwandlungskinetik

modellen von KIRKALDY [142] und LI ET AL. [121] fiir die perlitische und
bainitische Umwandlung, sowie von SOURMAIL und SMANIO [166] fiir
die untere bainitische Umwandlung zu untersuchen (vgl. Tabelle 31). Es
ist anzumerken, dass die Modelle nach KIRKALDY und LI ET AL. nicht
zwischen dem oberen und unteren Bainit unterscheiden. Auch die Ver-
anderung der Ac,- und Bs-Temperatur hat bei diesen Modellen iiber die
Unterkithlung des Austenits einen gewissen Einfluss auf die Umwand-
lungsgeschwindigkeit. Da die Ac,- und Bs-Temperaturen aufgrund der
unvollstindigen Karbidauflésung nicht genau bestimmt werden konnen,
wird dieser Einfluss im Folgenden nicht genauer betrachtet. Die bei
SOURMAIL und SMANIO angegebenen relativen Verschiebungen bezie-
hen sich auf go % umgewandelten Phasenanteil. Es wird angenommen,
dass der Effekt bei 63 % umgewandelten Phasenanteil dhnlich stark
ausgepragt ist.

Tabelle 31: Der Einfluss der Austenitisierungstemperatur und Legierungszusammenset-
zung auf den Parameter 7 der isothermen Phasenumwandlung

.. Werkstoff / Kirkaldy | Kirkaldy . Sourmail
Gefiige | A stenitisierung | MeSSUN9 | " (1983) | (1991) | Sietal | “etal
830 °C 0,64 0,73 0,83 0,22 -
100Cr6 | 860 °C 1,00 1,00 1,00 1,00 1,00
Perlit 890 °C 1,18 1,33 1,17 3,65 -
100CrMnSi6-4 2,76 0,98 0,98 34,37 -
100CrMo7-3 8,63 1,33 1,33 86,84 -
830 °C 0,59 0,68 0,78 0,13 -
100Cr6 | 860 °C 1,00 1,00 1,00 1,00 1,00
oberes 890 °C 1,58 1,37 1,21 5,18 -
Bainit
100CrMnSi6-4 6,61 1,03 1,03 1,88 -
100CrMo7-3 4,22 1,34 1,34 1,97 -
830 °C 0,40 0,68 0,68 0,13 0,31
100Cr6 | 860 °C 1,00 1,00 1,00 1,00 1,00
unte-
res 890 °C 1,99 1,37 1,37 5,18 2,72
Bainit
100CrMnSi6-4 6,69 1,03 1,03 1,88 3,38
100CrMo7-3 3,71 1,34 1,34 1,97 3,17
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8.4 Zusammenfassende Bewertung der Berechnungsmodelle

Die Ubereinstimmung der berechneten mit den gemessenen Verinderun-
gen des JMAK-Parameters t ist durchgingig schlecht. Wahrend das
Modell von KIRKALDY und VENUGOPALAN [us] und das angepasste
Modell von KIRKALDY [142] die prinzipielle Veranderung der Umwand-
lungsgeschwindigkeit der perlitischen und bainitischen Umwandlung bei
unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen noch trifft, wird der
verzogernde Effekt der Legierungselemente auf die Umwandlungszeiten
bei den hoher legierten Stahlen stark unterschatzt. Das Modell von LI ET
AL. [121] Giberschatzt die Veranderungen des JMAK-Parameters T bei der
perlitischen Umwandlung stark. Bei der bainitischen Umwandlung wird
die Veranderung durch die Austenitisierungstemperatur tiberschatzt und
die Veranderung durch die Legierungselemente der hoher legierten Stahle
unterschatzt. Das Modell von SOURMAIL und SMANIO [166] geht von
einer schnelleren Karbidauflosung und folglich von einer geringeren
Veranderung des Kohlenstoff- und Chromgehalts im Austenit bei unter-
schiedlichen Austenitisierungstemperaturen aus. Die Verschiebung der
Umwandlungszeiten des unteren Bainits bei einer Variation der Austeni-
tisierungstemperatur wird deshalb bei der Verwendung des eigenen Kar-
bidauflosungsmodells tiberschétzt. Die Berechnung des hoher legierten
Werkstoffes 100CrMnSi6-4 bei gleichen Austenitisierungsbedingungen
zeigt ebenfalls starke Abweichungen zu den Messwerten.

8.4 Zusammenfassende Bewertung der
Berechnungsmodelle

Das Umwandlungsverhalten niedrig legierter Stahle wurde in den vergan-
genen Jahrzehnten umfassend untersucht und durch empirische sowie
semiempirische Modelle beschrieben. Die Berechnungsansatze zur Ermit-
tlung der Umwandlungstemperaturen und -kinetik durch diese Modelle
beruht auf einer Regressionsanalyse an Literaturdaten sowie eigens hier-
fiir ermittelten Datensdtzen untereutektoider Stdhle. Als Eingangsdaten
dienen die chemische Zusammensetzung der Stihle sowie teilweise die
Korngrofle bzw. die Austenitisierungsbedingungen. Aufgrund des prinzi-
piellen Aufbaus der Modelle eignen sie sich nur fiir eine Interpolation
innerhalb der Legierungsgrenzen der verwendeten Eingangsdaten. Die
chemischen und physikalischen Erklarungsansatze fiir eine Extrapolation
der semiempirischen Modelle sind, wie im Fall des Einflusses der Korn-
grofle auf die isotherme Umwandlungskinetik bei KIRKALDY [142] und
LI ET AL. [121], meist spekulativer Natur und nicht ausreichend durch
direkte Messungen validiert. Auch die beobachteten Nichtlinearitaten im
Einfluss der Legierungselemente auf das Umwandlungsverhalten werden
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8 Modelle zur Berechnung der Umwandlungskinetik

nur bei Modellen mit grofleren zugrundeliegenden Datensitzen und
Gliltigkeitsbereichen, z.B. bei ANDREWS [106], fiir einige Legierungs-
elemente berticksichtigt und fiir hoher legierte Stahle empfohlen. Da die
fir die Erstellung der Modelle eingesetzten Datensdtze nicht bei allen
Veroffentlichungen vollstindig angegeben sind, ist die Ermittlung eines
fiir einen grofderen Legierungsbereich und weitere Prozessrandbedingun-
gen allgemeingiiltigen empirischen Modells ohne weitere umfangreiche
Charakterisierungsversuche nicht moglich. Auch die Kombination der
Einflussfaktoren einzelner Modelle auf das Umwandlungsverhalten zu
einem neuen semiempirischen Modell ist problematisch, da sich die
ermittelten quantitativen Einflussfaktoren z.B. der Legierungselemente
bei unterschiedlichen zugrundeliegenden Datensitzen mitunter stark
unterscheiden konnen. Liegen die zu untersuchenden Stdhle jedoch
innerhalb des Giiltigkeitsbereichs mehrerer Modelle, so kann ermittelt
werden welches dieser Modelle das Umwandlungsverhalten der Stdhle
am besten abbildet.

Wird der Legierungsgehalt des Gesamtgefiiges beriicksichtigt, so eignen
sich nur die Modelle von CAPDEVILA ET AL. [112] sowie SOURMAIL und
SMANIO [166] fiir eine Berechnung durchhartender Walzlagerstahle. Da
jedoch nur die im Austenit gelosten Legierungselemente einen direkten
Einfluss auf die Phasenumwandlung haben, das Modell von CAPDEVILA
ET AL. die Karbidauflésung jedoch nicht berticksichtigt und auch das
Modell von SOURMAIL und SMANIO den in den Karbiden gebundenen
Chrom vernachlassigt, sind beide Modelle nur eingeschrankt fir Walz-
lagerstdhle giiltig. Da der Legierungselementgehalt im Austenit dieser
Stdhle bei tiblichen Austenitisierungsbedingungen jedoch innerhalb bzw.
sehr nahe am Giiltigkeitsbereichen der Modelle fiir untereutektoide
Stdhle liegt, konnen diese prinzipiell fiir die Berechnung des Umwand-
lungsverhaltens eingesetzt werden. Der hierfiir benédtigte Legierungsele-
mentgehalt im Austenit unmittelbar vor der Phasenumwandlung muss
zundchst experimentell bestimmt, aus Literaturdaten entnommen oder
berechnet werden.

Fir die Austenitisierung des Referenzwerkstoffes 100Cr6 wurde aus
den experimentellen Daten ein einfaches empirisches Modell erstellt, das
die Karbidauflésung bei unterschiedlichen Austenitisierungszeiten und
-temperaturen beschreibt. Unter Beriicksichtigung der Einfliisse der
Legierungselemente Chrom und Mangan auf die Auflésungskinetik sowie
der Anreicherung der Legierungselemente in den Karbiden kann die
chemische Zusammensetzung des Austenits bei durchhartenden Wailz-
lagerstahlen berechnet werden. Ein Vergleich mit Literaturwerten von
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8.4 Zusammenfassende Bewertung der Berechnungsmodelle

SHIKO ET AL. [201] zeigt gute Ubereinstimmungen mit dem berechneten
Legierungselementgehalt im Austenit.

Werden die Umwandlungstemperaturen mit empirischen Modellen fiir
untereutektoide Stihle aus der chemischen Zusammensetzung berechnet,
so zeigen nur wenige Modelle eine gute Ubereinstimmung mit den
Acss-, Bs- und Ms-Temperaturen. Die Ac,-Temperatur wird hingegen stets
unterschatzt. Als Ursache fiir die Abweichungen kommen sowohl eine
unzureichende Genauigkeit bei der Beschreibung der Karbidauflosung
und Berechnung des Legierungselementgehalts im Austenit, als auch eine
unzureichend grofde bzw. ungenaue Datenbasis der Berechnungsmodelle
in Frage. Es kann festgestellt werden, dass aktuellere Modelle mit grofie-
ren zugrundeliegenden Datenbasen tendenziell eine bessere Vorhersage-
genauigkeit fiir die Umwandlungstemperaturen ermoglichen als dltere
Modelle mit einer begrenzten Anzahl an beriicksichtigten Stdhlen.
Werden alle untersuchten Stihle bzw. verschiedene Austenitisierungs-
temperaturen berticksichtigt, so zeigt keines der Modelle eine durchgan-
gig hohe Vorhersagegenauigkeit. Fiir die Berechnung der Ms-Temperatur
kann dies auf den bei walzlagerstahlen zu hoch angesetzten Einfluss
des Kohlenstoffgehalts zuriickgefithrt werden. Durch eine entsprechende
Anpassung des Modells von KUNG und RAYMENT [16] kann die
Ms-Temperatur mit einer maximalen Abweichung von 15 °C bestimmt
werden. Die Unterschiede in den Ac,- und Ac,-Temperaturen der unter-
suchten Stdhle sind deutlich geringer als die der Ms-Temperatur und
ermoglichen keine weitere Anpassung der existierenden Modelle. Fiir
die Acs-Temperatur kann daher weiter auf das Modell von TRZASKA
und DOBRZANSKI [u0] zurlickgegriffen werden. Zur Berechnung der
Bs-Temperatur kann keine generelle Empfehlung ausgesprochen werden,
da die Temperaturen bei den untersuchten Stihlen nicht direkt gemessen
und nur z.B. nach LEE und BHADESHIA [224] extrapoliert werden kon-
nen. Es kann nicht beurteilt werden, ob eventuelle Abweichungen durch
die Extrapolation oder die eigentliche Berechnung entstehen.

Die kritischen Abkiihlgeschwindigkeiten zur Bildung eines rein marten-
sitischen Gefiiges konnen fiir Walzlagerstdhle von keinem der untersuch-
ten Modelle berechnet werden. Die isothermen Phasenumwandlungen
werden bei direkter Berechnung durch alle untersuchten Modelle unzu-
reichend abgebildet. Die Zeiten der perlitischen Phasenumwandlung
werden tiberschatzt, was auf die Wirkung der Karbide als Umwandlungs-
keime zuriickgefithrt werden kann. Die generelle Lage der bainitischen
Umwandlungsstart- und -endkurven wird zwar gut getroffen, die tem-
peraturabhdngigen Abweichungen in der Form der Kurven und der
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8 Modelle zur Berechnung der Umwandlungskinetik

Umwandlungskinetik selbst fiihrt jedoch zu einer zusatzlichen Abwei-
chung von den Messwerten. Auch wenn nur die Verdnderungen der
Umwandlungsgeschwindigkeiten, ausgehend von Umwandlungsdaten
bekannter Chargen und Austenitisierungsbedingungen berechnet wer-
den, zeigen die Literaturmodelle eine starke Abweichung zu den eigenen
Messungen.

Es kann zusammenfassend festgestellt werden, dass durch die Unsicher-
heiten in den Literaturdaten und den eigenen Messwerten zur Karbidauf-
16sung und der hieraus resultierenden Legierungszusammensetzung des
Austenits sowie insbesondere durch die starken Unterschiede in der
Gewichtung der Einflussfaktoren auf die jeweiligen Umwandlungskenn-
werte durch die empirischen und semiempirischen Literaturmodelle noch
keine hinreichend genaue Berechnung vollstandiger ZTU-Diagramme von
Walzlagerstahlen moglich ist. Zwar finden sich je nach Werkstoff und
Austenitisierungsbedingungen z.B. bei SOURMAIL und SMANIO [166]
Kombinationen aus Karbidauflésungsdaten und Berechnungsmodellen,
die eine Bestimmung der Verschiebung einzelner Messwerte ermoglichen.
Diese Modelle beriicksichtigen jedoch meist nur wenige Einflussfaktoren
und benotigen weitere experimentelle Daten fiir die inverse Bestimmung
der Karbidauflosung. Die groflen Unterschiede in der Gewichtung der
Einflussfaktoren der Modelle, sowie die Abweichungen zu den eigenen
Messwerten verdeutlichen, dass die in den Literaturmodellen angegebe-
nen quantitativen Korrelationen nur bedingt auf andere Werkstoffgrup-
pen iibertragen werden konnen. Daher kénnen auch die eigenen Messun-
gen aufgrund der geringen Datenbasis nur fiir die Berechnung in einem
begrenzten Legierungselementbereich eingesetzt werden und die experi-
mentelle Bestimmung der Umwandlungskinetik noch nicht vollstandig
ersetzen.
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9 Handlungsempfehlung zur Charakteri-
sierung des Umwandlungsverhaltens
von Walzlagerstihlen

Die vollstandige Charakterisierung des Umwandlungsverhaltens mehrerer
Wailzlagerwerkstoffchargen bei unterschiedlichen Austenitisierungsbe-
dingungen ist mit einem erheblichen experimentellen Aufwand ver-
bunden und somit nicht fiir jede FE-Simulation durchfiihrbar. Durch die
unvollstindige Auflosung der Karbide bei der Austenitisierung und die
sich hieraus ergebende Verdnderung der chemischen Zusammensetzung
des Austenits ist auch eine semiempirische Berechnung des Umwand-
lungsverhaltens, wie sie teilweise bei niedrig legierten Stahlen eingesetzt
wird, nur eingeschrankt moglich. Da die exakte Bestimmung der Karbid-
auflosung bzw. des Legierungsgehalts im Austenit ebenfalls mit einem
erheblichen experimentellen Aufwand verbunden ist, bietet dies in Kom-
bination mit den semiempirischen Berechnungsmodellen gegeniiber der
direkten Messung des Umwandlungsverhaltens keine Vorteile. Das Um-
wandlungsverhalten innerhalb einer Werkstoffgruppe zeigt jedoch dahnli-
che Charakteristika, sodass der Versuchsaufwand durch eine geschickte
Auswahl stichprobenartiger Referenzversuche erheblich reduziert werden
kann. Fiir jedes Simulationsprojekt muss daher genau abgewogen werden,
in welchem Umfang Werkstoffcharakterisierungen durchgefithrt werden
missen und ob die in den Datenbanken vorhandenen Umwandlungs-
kennwerte eingesetzt bzw. durch semiempirische Modelle extrapoliert
werden konnen. Aufbauend auf den in dieser Arbeit gewonnenen Er-
kenntnissen wird hierfiir das in Bild 72 skizzierte Vorgehen empfohlen.

Wird eine neue Berechnungsanfrage bearbeitet, so ist zunachst zu priifen,
ob der Werkstoff bereits in der Werkstoffdatenbank vorhanden ist und
ausreichend charakterisiert wurde. Bei einer Ubereinstimmung, ist die
chemische Zusammensetzung der eingesetzten Werkstoffcharge, z.B.
durch Funkenemissionsspektroskopie, experimentell zu ermitteln und
mit einer Datenbank abzugleichen. Durch die an Referenzwerkstoffen
ermittelten Einflussfaktoren der Legierungselemente und der Austeniti-
sierungsbedingungen kann nun abgeschatzt werden, ob sich das erwarte-
te Umwandlungsverhalten stark von der Vergleichscharge der Datenbank
unterscheidet. Es ist abzuwdgen, ob die Beschreibung des Umwandlungs-
verhaltens durch zusdtzliche Dilatometerversuche entscheidend verbes-
sert werden kann. LAPPLE [23] gibt eine empirisch ermittelte Unsicher-
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heit bei der Erstellung von ZTU-Diagrammen von 10 °C bzw. 10 % der
Umwandlungszeit an, die sich gut mit eigenen Erfahrungen aus dem Ver-
gleich von ZTU-Diagrammen gleicher Werkstoffcharge decken, die bei
unterschiedlichen Instituten erstellt wurden. Betragt die erwartete Ver-
schiebung daher weniger als 10 °C bzw. 10 % der Umwandlungszeit,
so konnen die Daten direkt fiir die numerische Simulation eingesetzt
werden. Durch eine dilatometrische Messung des Umwandlungsverhal-
tens ist hier nicht mit einer Erhohung der Genauigkeit zu rechnen.

[ Berechnungsanfrage ]

Werkstoff
bekannt?

ahnlicher
Werkstoff
bekannt?

nein vollstandige

<
Umwandlungsanalyse [

h 4

chemische
Analyse

verkirzte
Umwandlungsanalyse

!

Berechnung von
abgeleiteten ZTU-
Diagrammen

Werkstoffdatenbank
ZTU-Diagramme

Modelle zum Einfluss

A

!

FE-Analyse des
Prozesses

kritische
Bereiche
vorhanden?

von Prozess-
randbedingungen

besondere
Randbedingungen
vorhanden?

[ Prozessi. O. ] [ Prozess n. i. O. ]

Bild 72: Ablaufdiagramm zur Simulation und Werkstoffcharakterisierung bei der Warme-
behandlung

Auch die semiempirische Berechnung der Verianderung der Umwand-
lungskennwerte ist stark von der Genauigkeit der chemischen Analyse des
Werkstoffes abhdngig. Bereits die relative Genauigkeit bei der Bestim-
mung des Kohlenstoffgehalts im Gesamtgefiige z.B. durch Funkenemissi-
onsspektroskopie von ca. 1-3 % [225] fiihrt bei einer Berechnung der
Ms-Temperatur nach KUNG und RAYMENT [16] zu einer Abweichung
von bis zu 12,7 °C. Die Berechnung der Ms-Temperatur durch die chemi-
sche Zusammensetzung des Austenits und die an Referenzwerkstoffen
ermittelten Einflussfaktoren der Legierungselemente auf die Phasenum-
wandlungen fiihrt deshalb ebenfalls erst bei grofieren Unterschieden in
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der Legierungszusammensetzung und den Austenitisierungsparametern
zu einer Verbesserung der Abbildungsgiite.

Ist eine dhnliche Werkstoffcharge bereits charakterisiert und die, auf-
grund der chemischen Analyse und Warmebehandlungsrandbedingungen
erwartete Abweichung im Umwandlungsverhalten grofier als die Unsi-
cherheit durch die chemische Analyse, so kann ein abgeleitetes ZTU-Dia-
gramm erstellt werden. Bei der Berechnung ist zu berticksichtigen, dass
sich, wie in Kapitel 8 gezeigt, nicht alle Umwandlungsparameter mit
hinreichender Genauigkeit berechnen bzw. messen lassen. Die Ac;- und
Ac,-Temperaturen lassen sich zwar bei der Erwarmung messen, unter-
scheiden sich jedoch aufgrund der partiellen Karbidauflésung von den fiir
das ZTU-Diagramm bendtigten Ar,s- und ArsTemperatur nach der Aus-
tenitisierung. Aus diesem Grund ist auch kein validiertes Berechnungs-
modell fir diese Temperatur vorhanden. Ein Vergleich der gemessenen
Temperaturen der drei untersuchten Werkstoffe zeigt jedoch nur einen
geringen Einfluss der Legierungselemente der Walzlagerstahle von max.
6 °C auf die Temperaturen. Da die meisten Literaturmodelle von keinem
bzw. nur einem geringen Einfluss des Kohlenstoffes auf die Ac,-Tempe-
raturen ausgehen, kann auch der Einfluss der Austenitisierungstempe-
raturen in erster Naherung vernachlassigt werden. Die Ar,s- und Ar,s-Tem-
peratur werden daher direkt vom Referenzwerkstoff iibernommen. Liegen
kiinftig weitere Untersuchungen vor, so sollte jedoch der Einfluss des
Chroms berticksichtigt werden. Bei der Bs-Temperatur besteht eine dhn-
liche Problematik, da sie durch die Uberlagerung der perlitischen und
bainitischen Umwandlung nicht direkt gemessen werden kann und die
Berechnungsmodelle aus der Literatur daher auch nicht validiert werden
konnen. Auch hier miissen die, aus der unvollstindigen bainitischen
Umwandlung extrapolierten, Werte der Referenzwerkstoffe iibernommen
werden. Die M;-Temperatur kann hingegen nach dem angepassten
Modell nach KUNG und RAYMENT (vgl. Gleichung (72)) berechnet wer-
den. Auch fiir die isotherme perlitische und bainitische Umwandlung
kann die Zeitverschiebung der Umwandlungskurven berechnet werden.
Die Formeln beschranken sich aufgrund der kleinen zugrundeliegenden
Datenbasis noch auf die Haupteinflussfaktoren Kohlenstoff, Chrom,
Mangan und Molybdan.

Bei neuen Werkstoffen derselben Werkstoffgruppe bzw. Umwandlungs-
randbedingungen, die noch nicht untersucht wurden, miissen zusatzlich
dilatometrische Messungen durchgefiihrt werden, da die semiempirischen
Berechnungen hier zu unzureichenden Ubereinstimmungen mit dem tat-
sachlichen Umwandlungsverhalten fithren. Unter der Annahme, dass die
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generelle Form der Umwandlungsbereiche in Perlit, oberen und unteren
Bainit sowie Martensit innerhalb der Werkstoffgruppe sehr dhnlich ist
[31], genligt es, fir jedes entstehende Gefiige je einen Versuch durch-
zufithren. Da die Bereiche der schnellsten isothermen Umwandlung
den grofdten Einfluss auf die Umwandlung bei kontinuierlicher Kiihlung
haben, sollten die isothermen Versuche der perlitischen und oberen
bainitischen Umwandlung in diesen Temperaturbereichen durchgefiihrt
werden. Da die bainitische Umwandlung der untersuchten Stihle im
Bereich der schnellsten isothermen Umwandlung noch unvollstandig ab-
lauft, kann hieraus auch die B-Temperatur iiber die Gleichung (70) von
LEE und BHADESHIA [220] extrapoliert werden. Die Versuche der unte-
ren bainitischen Umwandlung sollten im Temperaturbereich der tat-
sachlichen Warmebehandlung durchgefiihrt werden. Erst bei sehr hoch
legierten Werkstoffen bietet sich aufgrund der langen Versuchsdauer eine
Messung bei hoheren Temperaturen an. Fir die Ms-Temperatur muss
zusdtzlich ein Versuch bei hoher kontinuierlicher Abkiihlrate durchge-
fiihrt werden. Zur Kontrolle der isotherm ermittelten Umwandlungs-
kennwerte wird noch ein weiterer Versuch mit kontinuierlicher Kithlung
im Bereich der gemischt perlitischen und bainitischen Umwandlung emp-
fohlen. An diesem kann auch die Extrapolation des Umwandlungsverhal-
tens nahe der Ac,-Temperatur iberpriift werden. Von allen Versuchen
sollten mindestens drei Wiederholungen durchgefiihrt werden, um eine
statistische Absicherung der Messwerte zu gewahrleisten.

Wird ein Werkstoff einer Werkstoffgruppe untersucht, fiir die keine, oder
nur wenige Referenzkennwerte in der Werkstoffdatenbank vorliegen, so
muss eine vollstandige Umwandlungsanalyse durchgefiihrt werden. Um
den temperaturabhdngigen C-formigen Umwandlungsgeschwindigkeits-
verlauf fiir die isothermen Produktphasen beschreiben zu konnen, miis-
sen die Temperaturen so gewdhlt werden, dass bei je mindestens drei
Versuchen ein perlitisches und bainitisches Gefiige entsteht. Versuche
bei kontinuierlicher Kiihlung sollten sowohl bei Abkiihlraten rein marten-
sitischer, gemischt perlitischer und bainitischer sowie rein perlitischer
Umwandlung durchgefiihrt werden. Bei niedrig legierten untereutektoi-
den Werkstoffen konnen auch semiempirische Berechnungsmodelle
eingesetzt werden. Die Auswahl der Modelle sollte sich dabei nach der
den Modellen zugrundeliegenden Werkstoffdatenbank richten. Fiir jede
Werkstoffgruppe sollten die eingesetzten Modelle durch mindestens ein
experimentelles ZTU-Diagramm validiert werden. Durch die sukzessive
Erweiterung der Werkstoffdatenbank zum Umwandlungsverhalten durch
neue Stahle kann der experimentelle Aufwand fiir die Charakterisierung
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9 Handlungsempfehlung zur Charakterisierung des Umwandlungsverhaltens von
Wiilzlagerstdhlen

neuer Werkstoffe und Chargen weiter reduziert und die Prognosefdhig-
keit der Berechnungsmodelle fiir abgeleitete ZTU-Diagramme erhoéht
werden.

Werden bei der anschliefenden FE-Analyse der zu berechnenden Prozes-
se kritische Bereiche im Bauteil identifiziert, so sind insbesondere die
zu erwartenden Schwankungen der Versuchsrandbedingungen und der
Werkstoffchargen im industriellen Einsatz zu berticksichtigen. Nur wenn
die Simulation des Bauteils fiir alle zu erwartenden Extremwerte der
Einflussgroflen wie Verzug und Eigenspannung innerhalb der Toleranzen
prognostiziert, kann von einem sicheren Prozess ausgegangen werden.
Kann durch die zu erwartenden Schwankungen der Einflussgrofien, z.B.
durch neue oder unzureichend untersuchte Randbedingungen, keine
sichere Aussage tiber das Resultat der Warmebehandlung getroffen wer-
den, so miissen zur Absicherung der Ergebnisse weitere Umwandlungsun-
tersuchungen durchgefithrt und die Werkstoff- und Fertigungstoleranzen
fiir diesen Prozess gegebenenfalls angepasst werden. Durch die stetig stei-
gende Leistungsfahigkeit der eingesetzten Computersysteme ist zukiinftig
auch die Unscharfepropagierung der Unsicherheiten der Werkstoffkenn-
werte auf die Simulationsergebnisse und die inverse Unscharfepropa-
gierung zur bedarfsgerechten Aufnahme von Werkstoffkennwerten mit
weiter reduziertem Messaufwand denkbar [226].
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10 Validierung der Handlungsempfehlung
zur Charakterisierung des Umwandlungs-
verhaltens an einem Serienwerkstoff

Zur Validierung der erarbeiteten Vorgehensweise zur verkiirzten Charak-
terisierung des Umwandlungsverhaltens von Walzlagerstihlen fiir die
numerische Simulation wird ein exemplarischer Walzlagerring aus der
Produktion der Schaeffler Technologies AG & Co. KG ausgewdhlt. Der
untersuchte Lagerring ist aus einer Charge des Werkstoffes 100CrMo7-3
gefertigt und besitzt die in Tabelle 32 angegebene chemische Zusam-
mensetzung. Aufgrund der Abmessungen des Drucklagerringes wird fiir
die Warmebehandlung eine Austenitisierung von 40 Minuten bei 860 °C
gewahlt.

Tabelle 32: Chemische Zusammensetzung der Chargen des Werkstoffes 100CrMo7-3

Werkstoff (o Si Mn Cr Mo Ni
Gew.% | Gew.% | Gew.% | Gew.% | Gew.% | Gew.%
Min. 0,93 0,15 0,60 1,65 0,20
Charge 1 0,98 0,34 0,76 1,77 0,25 0,15
100CrMo7-3
Walzlagerring 0,97 0,36 0,77 1,81 0,25 0,12
Max. 1,05 0,35 0,80 1,95 0,35

Ein Abgleich der ermittelten chemischen Zusammensetzung mit der
Werkstoffdatenbank zeigt, dass mit der in dieser Arbeit bereits unter-
suchten und vorgestellten Charge 1 des Werkstoffes 100CrMo7-3 eine sehr
dhnliche Referenzcharge zur Verfiigung steht (vgl. Tabelle 32). Durch die
im Vergleich zur Referenzcharge erhohte Austenitisierungsdauer und die
hiermit einhergehende stirkere Karbidauflosung ist jedoch mit einer
niedrigeren M-Temperatur und langsameren isothermen Umwandlung
zu rechnen. Die Austenitisierungsbedingungen bewegen sich jedoch in
einem Zeit- und Temperaturbereich, der bereits fiir andere, dhnliche
Referenzwerkstoffe untersucht wurde. Da die zu erwartete Abweichung
im Umwandlungsverhalten gleichzeitig grofler als die Unsicherheit durch
die chemische Analyse ist, kann folglich ein abgeleitetes ZTU-Diagramm
durch die semiempirische Berechnung erstellt werden.

Zundachst werden die Unterschiede in der chemischen Zusammensetzung
des Austenits durch die abweichende Legierungszusammensetzung der
Walzlagercharge und die gednderten Austenitisierungsbedingungen tiber
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das erarbeitete empirische Modell der Karbidauflosung berechnet.
Hieraus kann wiederum das ZTU-Diagramm abgeleitet werden. Die
Ac,-Temperaturen, sowie die Bs-Temperatur werden fiir die neue Charge
aus der Referenzcharge iibernommen. Auch die perlitische Umwandlung
kann in diesem Fall direkt ibernommen werden, da diese fiir die Warme-
behandlung des untersuchten Stahles von untergeordneter Bedeutung ist.
Durch das um den Kohlenstoffeinfluss angepasste empirische Modell
nach KUNG und RAYMENT [u16] zur Berechnung der M,-Temperatur
(vgl. Gleichung (72)), kann ein Absinken der M -Temperatur um 18 °C
ermittelt werden. Fiir die bainitische Umwandlung wird eine um
ca. 46,8 % langere Umwandlungszeit berechnet. Das abgeleitete ZTU-Dia-
gramm der neuen Charge des Werkstoffes 100CrMo7-3 ist in Bild 73 den
Messwerten der Referenzcharge gegentibergestellt.

900

==* Ac,-Linie
C —- Ac,-Linie
700 Bs-Linie
600 Messung
5 500 Referenzcharge:
g 400 =+ 1% umgewandelt
=3 “%= 99 % umgewandelt
£ 300
2 Berechnung
200 Walzlagercharge:
100 : ; — : < |™ 1% umgewandelt
0 ) i ‘| Werkstoff: 100CrMo7-3 "= 99 % umgewandelt
1 10 100 1.000 ] 100.000

Zeit —»
Bild 73: Verschiebung des abgeleiteten ZTU-Diagramms der Walzlagercharge

Da Walzlagerringe aus durchhartenden Stdhlen in der Regel knapp ober-
halb der M,-Temperatur bainitisiert bzw. martensitisch abgeschreckt
werden, sind vor allem die Ms-Temperatur und das Umwandlungsverhal-
ten des unteren Bainits von Interesse. Auf diese beiden Bereiche wird im
Folgenden genauer eingegangen. Der durch das Modell nach WILDAU
und HOUGARDY [76] gefittete Umwandlungsverlauf der Referenzcharge
des Werkstoffes 100CrMo7-3 und der hiervon abgeleitete Umwandlungs-
verlauf der Walzlagercharge bei schneller kontinuierlicher Kiihlung sind
in Bild 74 den dilatometrischen Kontrollmessungen gegeniibergestellt.

Die Umwandlung des Referenzwerkstoffes kann durch das WH-Modell
mit einer mittleren Temperaturabweichung von 1,9 °C von der dilatomet-
rischen Messung gut beschrieben werden. Auch die hiervon abgeleitete
Umwandlungskinetik zeigt mit einer Temperaturabweichung von 2,4 °C
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von den Messwerten eine sehr gute Ubereinstimmung mit der Umwand-
lungskinetik der Walzlagercharge. Gegentiber der Referenzcharge verrin-
gert sich die Temperaturabweichung der neu zu bestimmenden Charge

um 17 °C.
1,0
’ [werkstoff: 100CrMo7-3 | F— Mossung Chargs 1
I 0.8 :\- (15 min. bei 860 °C)
0,7 R — Fitting des WH-Models
"-}\ Charge 1
= 06 =
T 05 i) --- Messung Walzlagerring
& 14 N (40 min. bei 860 °C)
7] ! ‘\‘ \
g 0,3 » --- Berechnung Waélzlagerring
0.2 \ \ (Verschiebung nach Kung
' LY und Rayment mit
0.1 o \ angepasstem C-Einfluss)
0,0 2
0 50 100 150 (e 250

Temperatur —p

Bild 74: Modellierung und empirische Berechnung der martensitischen Umwandlung

Der Abgleich der bainitischen Umwandlung bei 250 °C zwischen der
Referenzcharge des Werkstoffes 100CrMo7-3, der Walzlagercharge
und der jeweiligen mathematischen Beschreibung tiber das angepasste
JMAK-Modell mit linear sinkendem JMAK-Exponenten n iiber den um-
gewandelten Phasenanteil ist in Bild 75 dargestellt.
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Bild 75: Modellierung und Vergleich der unteren bainitischen Umwandlung bei 250 °C
Auch bei der bainitischen Umwandlung zeigt sich, dass die gemessene
Umwandlungskurve des Referenzwerkstoffes mit einer mittleren zeitli-

chen Abweichung von 2,3 % gut durch das gewahlte Umwandlungsmodell
beschrieben werden kann. Das Fitting der klassischen JMAK-Gleichung
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auf die Referenzdaten fiihrt hingegen zu eine bedeutend grofieren mittle-
ren zeitlichen Abweichung von 12,3 %. Die iiber eine Verschiebung des
Parameter 7 des angepassten JMAK-Modells berechnete Umwandlungs-
kurve der Walzlagercharge zeigt mit einer mittleren Zeitabweichung von
5,7 % nur eine geringfiigig schlechtere Ubereinstimmung mit den Mess-
werten. Gegeniiber der Messung der Referenzcharge verbessert sich die
Ubereinstimmung durch das abgeleitete Umwandlungsverhalten jedoch
deutlich.
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11 Zusammenfassung und Ausblick

Die numerische Simulation von Warmebehandlungsprozessen gewinnt
bei der Auslegung grofier und komplexer Wailzlagerkomponenten zu-
nehmend an Bedeutung. Da sowohl die thermophysikalischen als auch
die thermomechanischen Werkstoffkennwerte stark von der jeweiligen
Gefligezusammensetzung des Werkstoffes abhangen, ist eine exakte Be-
schreibung des Umwandlungsverhaltens von entscheidender Bedeutung
fir die Genauigkeit der Warmebehandlungssimulation. Vor diesem Hin-
tergrund ist es das iibergeordnete Ziel dieser Arbeit, ein genaueres
Verstandnis der Einflussfaktoren auf die Phasenumwandlung von durch-
hartenden Walzlagerstihlen zu generieren sowie eine Methodik zur ver-
einfachten Kennwertermittlung und exakten mathematischen Abbildung
des Umwandlungsverhaltens fiir den Einsatz in der FE-Simulation von
Warmebehandlungsprozessen zu erarbeiten. Durch die hierbei gewonne-
nen Erkenntnisse wird der Aufwand fiir die Charakterisierung neuer
Werkstoffchargen sowie bekannter Werkstoffchargen bei abweichenden
Austenitisierungsbedingungen reduziert und die Genauigkeit der Simula-
tionsergebnisse erhoht.

Zunachst werden hierfiir drei Chargen des industriell am haufigsten
eingesetzten Walzlagerwerkstoffes 100Cr6 untersucht. Es kann gezeigt
werden, dass das Umwandlungsverhalten des Werkstoffes nicht hin-
reichend genau durch ein einziges Referenz-ZTU-Diagramm und das
JMAK-Umwandlungsmodell abgebildet werden kann. Sowohl bei den
eigenen Untersuchungen als auch bei den zur Verfiigung stehenden
Literaturdaten zeigen sich in Abhdngigkeit des Ausgangsgefiiges, der
Warmebehandlungsparameter und der Chargenschwankungen starke
Unterschiede im Umwandlungsverhalten. Da die Legierungselementkon-
zentration sowohl die Einformung der Karbide in das GKZ-gegliihte
Ausgangsgefiige, als auch die Karbidauflosung beeinflusst, kann die
chemische Zusammensetzung des unterkiihlten Austenits und folglich
der Einfluss der Legierungselemente auf die Umwandlung nicht direkt aus
den Literaturdaten bestimmt werden. Auch die uneinheitliche Definition
des Umwandlungsbeginns und die unzureichende Beschreibung der
Umwandlungskinetik durch die Umwandlungsstart- und -endlinien der
ZTU-Diagramme erschweren den Einsatz von Literaturwerten fiir die
FE-Simulation.
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Zur selektiven Ermittlung des Einflusses von Chargenschwankungen und
Prozessrandbedingungen auf das Umwandlungsverhalten werden Dila-
tometerversuche durchgefiihrt, bei denen je eine zu untersuchende
Randbedingung systematisch variiert wird. Das Austenitisierungsverhal-
ten wird anhand des Referenzwerkstoffes 100Cr6 bei unterschiedlichen
Austenitisierungsparametern untersucht, um Riickschliisse auf den Ein-
fluss der unvollstandigen Karbidauflésung und der Austenitkorngréfe auf
die Phasenumwandlungen zu ziehen. Hierfiir werden der Karbidflachen-
anteil sowie die chemische Zusammensetzung der Karbide von Proben,
die bei unterschiedlichen Austenitisierungstemperaturen und -zeiten
austenitisiert und martensitisch abgeschreckt werden, ermittelt. Mittels
digitaler Bildanalyse der Schliffbilder an einem Laser-Scanning-Mikroskop
kann ein Karbidauflosungsdiagramm des Werkstoffes erstellt werden.
Durch den Karbidvolumenanteil und die iiber ein EDX-System ermittelte
chemische Zusammensetzung der Karbide, kann wiederum die Zusam-
mensetzung des Austenits vor der Abschreckung berechnet und in
Korrelation zur dilatometrisch gemessenen Umwandlungskinetik gesetzt
werden. Des Weiteren wird ein einfaches mathematisches Modell zur
Karbidauflésung erstellt, dass das Karbidauflosungsverhalten der unter-
suchten Charge abbilden und den Legierungsgehalt im Austenit dhnlicher
Chargen unter Beriicksichtigung der Anreicherung der Legierungselemen-
te in den Karbiden vorhersagen kann. Durch die Analyse zweier hoher
legierter Stahle konnen hierfiir die Einfliisse weiterer Legierungselemente
auf die Karbideinformung, Karbidauflosung und Phasenumwandlung
identifiziert werden. Ein exemplarischer Abgleich der berechneten Zu-
sammensetzung des Austenits mit Literaturdaten zeigt eine gute Uberein-
stimmung. Der Einfluss der bei der Warmebehandlung von Walzlager-
komponenten auftretenden Eigenspannungen auf die Phasenumwand-
lung wird durch Versuche unter externer Zug- und Druckbelastung
ermittelt. Erst ab einer Mindestspannung werden eine Beschleunigung
der isothermen Umwandlungen und ein Anstieg der M;-Temperatur
festgestellt. Den grofdten Einfluss auf die Gesamtdehnung und somit den
Verzug der Werkstiicke bei mechanischen Spannungen unterhalb der
Flief3spannung zeigt jedoch die Umwandlungsplastizitat.

Aufbauend auf den Untersuchungen zum Umwandlungsverhalten werden
Modelle zur mathematischen Abbildung der Phasenumwandlung unter-
sucht. Wahrend die Umwandlungskinetik in Perlit und Martensit bereits
durch die JMAK- und KM-Modelle hinreichend genau abgebildet werden
kann, wird bei der bainitischen Umwandlung eine lineare Abnahme des
JMAK-Exponenten n iiber den Umwandlungsfortschritt beobachtet. Da
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dieses Verhalten von der Umwandlungstemperatur, aber nur unwesent-
lich von der Legierungszusammensetzung, abhangig ist, kann die bainiti-
sche Umwandlung durch eine rein temperaturabhangige Modifikation der
JMAK-Differentialgleichung beschrieben werden. Werden die isothermen
Umwandlungskennwerte durch ein geeignetes semiempirisches Modell
tiber die Temperatur interpoliert und bis zur Ac,-Temperatur extrapoliert,
so konnen die Phasenumwandlungen bei kontinuierlicher Kithlung durch
die Modelle genau berechnet werden.

Um den erheblichen Versuchsaufwand fiir die Komplettcharakterisierung
des Umwandlungsverhaltens neuer Werkstoffe und Chargen zu reduzie-
ren, werden empirische und semiempirische Berechnungsansitze der
Umwandlungskennwerte untersucht und mit den eigenen Messungen
abgeglichen. Aufgrund der grofen Unterschiede in der Gewichtung der
Einflussfaktoren der verschiedenen, aus der Literatur iibernommenen,
Modelle untereinander und der Unsicherheit in den Daten zur Karbidein-
formung und Karbidauflosung kann keine direkte Berechnung der Um-
wandlungskinetik aus der chemischen Zusammensetzung erfolgen. Durch
eine Anpassung der Modellparameter kann jedoch die Anderung der
Ms-Temperatur, sowie die zeitliche Verschiebung der bainitischen Um-
wandlung vorhergesagt werden. Fiir die Ac-Temperaturen und die
Bs-Temperatur ist dies aufgrund der Schwierigkeiten bei der dilatometri-
schen Messung dieser Kennwerte nicht moglich. Die erarbeitete Methodik
zur vereinfachten Charakterisierung der Phasenumwandlung sieht daher
die Berechnung von abgeleiteten ZTU-Diagrammen, ausgehend von be-
reits charakterisierten Werkstoffchargen, vor. Bei geringen Unterschieden
in der Legierungszusammensetzung und den Austenitisierungsbedingun-
gen erfolgt dies durch die an Referenzwerkstoffen ermittelten Einflussfak-
toren der Warmebehandlungsparameter. Bei grofderen Abweichungen, fiir
die noch keine Untersuchungen vorhanden sind, sowie neuen Werkstof-
fen wird ein verkiirzter Versuchsplan vorgeschlagen, der sich die generell
dhnliche Umwandlungskinetik innerhalb einer Werkstoffgruppe zu Nutze
macht.

Um die Eignung der erarbeiteten Methodik zur vereinfachten Charak-
terisierung der Phasenumwandlung fiir das industrielle Umfeld zu validie-
ren, wird abschlieflend ein Datensatz einer weiteren Werkstoffcharge bei
abweichenden Austenitisierungsbedingungen erstellt. Die semiempirisch
berechnete Umwandlungskinetik des untersuchten Walzlagerringes wird
mit weiteren Messungen zum Umwandlungsverhalten bei bainitischer
und martensitischer Umwandlung abgeglichen. Mit einer mittleren
Zeitabweichung von 5,7 % bzw. einer Temperaturabweichung von 2,4 °C
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ist eine sehr gute Ubereinstimmung mit den berechneten Daten
erkennbar. Auch bei diesem Werkstoff kann gezeigt werden, dass die
vorgeschlagene Anpassung des Modells zur Beschreibung der bainitischen
Umwandlungskinetik zu einer erheblichen Steigerung der Abbildegiite
fihrt. Wird die Datenbasis fiir Walzlagerwerkstoffe durch zusatzliche
Untersuchungen weiter vergrofdert, so ist davon auszugehen, dass die
Veranderung der Umwandlungskinetik durch die erarbeitete Methodik
weiter verbessert, und auf weitere Einflussfaktoren und Werkstoffgruppen
erweitert werden kann.
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12 Summary and outlook

The numerical simulation of heat treatment processes is becoming
increasingly important in the design of large and complex bearing com-
ponents. Since both the thermophysical and thermomechanical material
properties depend strongly on the phase composition of the material, an
exact description of the transformation behavior is crucial for the accura-
cy of heat treatment simulation. Against this background it is the overall
objective of this work to generate a more detailed understanding of the
influencing factors on the phase transformation of through-hardening
bearing steels, as well as a methodology for the simplified identification of
the transformation behavior and an exact mathematical mapping for the
use in FE simulation of heat treatment processes. Through the insights
gained by this, the effort for the characterization of a new material batch
and known material batches with divergent austenitization parameters is
reduced and the accuracy of the simulation results is improved.

For this purpose three batches of the industrially most commonly used
bearing steel 100Cr6 are examined. It can be shown, that the transfor-
mation behavior of the material cannot be represented with sufficient
accuracy by a single reference TTT diagram and the JMAK transformation
model. The own investigations as well as the literature data indicate, that
the transformation behavior shows strong differences depending on the
initial structure, the heat treatment parameters and batch variations. As
the alloying element concentration influences both the spheroidization of
the carbides in the annealed initial structure and the carbide dissolution,
the chemical composition of the supercooled austenite and consequently
the influence of alloying elements on the transformation cannot be de-
termined directly from the literature data. The inconsistent definition of
the transformation start and insufficient description of the transformation
kinetics by the transformation start- and end-lines of TTT diagrams
impede the use of literature data for the FE simulation.

For the selective determination of the influences of batch variations and
process constraints on the transformation behavior, dilatometer tests are
carried out in each of which one boundary condition is systematically
varied and studied. The austenitization behavior is investigated using the
reference material 100Cr6 under different austenitization conditions in
order to draw conclusions on the influence of the incomplete carbide
dissolution and the austenite grain size on the phase transformations. For
this purpose, the carbide surface area, as well as the chemical composition
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of the carbides of specimens, austenitized at different austenitization
temperatures and times and subsequently quenched to martensite is de-
termined. By means of the digital image analysis of the polished cuts with
a laser-scanning-microscope, a carbide dissolution diagram is created.
With the carbide volume fraction and the chemical composition of the
carbides, determined with an EDX system, the composition of the austen-
ite before the quenching can be calculated and put in correlation with the
dilatometrically measured transformation kinetics. Furthermore, a simple
mathematical model for the carbide dissolution, which can represent the
carbide solubility behavior of the batch being tested, and the alloy con-
tent in austenite of similar batches can be predicted, taking into account
the enrichment of the alloy elements in the carbides. By analyzing two
higher alloy steels, the influence of further alloying elements on carbide
formation, carbide dissolution and phase transformation can be identi-
fied. An exemplary comparison of the calculated composition of the aus-
tenite with literature data shows a good predictability. The influences of
the residual stresses on the phase transformation during the heat treat-
ment of bearing components is covered by experiments under external
tension and compression force. Above a certain minimum stress, an
acceleration of the isothermal transformation and an increase in the
M; temperature is detected. The largest influence on the total dilatation
and hence the distortion of the workpieces under tensile stress below the
yield stress, however, is caused by the transformation induced plasticity.

Models for mathematical prediction of the phase transition are investigat-
ed based on the studies on the transformation behavior. The transfor-
mation into pearlite and martensite can already be depicted with suffi-
cient precision by the JMAK- and KM models, while in the bainitic trans-
formation a linear decrease of the JMAK exponent n is observed during
the transformation. Since this behavior is dependent on the transition
temperature, and only insignificantly on the alloy composition, the
bainitic transformation can be described by a purely temperature-
dependent modification of the JMAK differential equation. If the isother-
mal transformation parameters are interpolated by a suitable semi-
empirical model and extrapolated towards the Ac, temperature, the phase
transformations during continuous cooling can be calculated with suffi-
cient accuracy with these models.

In order to reduce the considerable experimental effort for the complete
characterization of the phase transformation of new materials and
batches, empirical and semi-empirical calculation methods for the
transformation parameters are analyzed and compared with the own
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measurements. Due to the large differences in the weighting of the
influencing factors of various models adopted from the literature and
the uncertainty in the spheroidization and carbide dissolution, no direct
calculation of the transformation kinetics due to the chemical com-
position can be carried out. However, by adapting the model parameters,
the change in the M, temperature, as well as the time shift of the bainitic
transformation, can be predicted. For the Ac, temperatures and the
Bs temperature, this is not possible due to the difficulties in the
dilatometric measurement of these values. The methodology developed
for the simplified characterization of the phase transformation is
therefore used for the calculation of derived TTT diagrams from already
characterized material batches. In the case of slight differences in the
alloy composition and the austenitization conditions, this is done by the
influencing factors of the heat treatment boundary conditions determined
at reference materials. In the case of larger deviations, for which no
investigations are carried out, as well as new materials, a shortened test
plan is proposed which makes use of the generally similar transformation
kinetics within a material group.

In order to validate the suitability of the developed methodology to sim-
plify the characterization of phase transformation for the industrial envi-
ronment, a data set of a further material batch is calculated at different
austenitization conditions. The determined transformation kinetic of the
investigated roller bearing ring is compared with further measurements
for the bainitic and martensitic transformation. With an average time
deviation of 5.7 % and a temperature deviation of 2.4 °C, it shows a very
good agreement to the calculated data. It is also shown in this calculation
that the proposed adjustment of the model for the bainitic transformation
behavior leads to a considerable increase in the quality of the mapped
data. If the data basis of the bearing steels is further increased by addi-
tional investigations, it can be assumed that the change in the transfor-
mation kinetics can be further improved and the methodology developed
can be extended to other influencing factors and material groups.
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Band 4: Karsten Schliiter
Nutzungsgradsteigerung von
Montagesystemen durch den Einsatz
der Simulationstechnik

FAPS, 177 Seiten, 97 Bilder. 1989.
ISBN 3-446-15542-2.

Band 5: Shir-Kuan Lin

Aufbau von Modellen zur Lageregelung
von Industrierobotern

FAPS, 168 Seiten, 46 Bilder. 1989.
ISBN 3-446-15546-5.

Band 6: Rudolf Nuss

Untersuchungen zur Bearbeitungsquali-
tat im Fertigungssystem Laserstrahl-
schneiden

LFT, 206 Seiten, 115 Bilder, 6 Tab. 1989.

ISBN 3-446-15783-2.

Band 7: Wolfgang Scholz

Modell zur datenbankgestiitzten Planung
automatisierter Montageanlagen

FAPS, 194 Seiten, 89 Bilder. 1989.
ISBN 3-446-15825-1.

Band 8: Hans-Jiirgen Wifdimeier

Beitrag zur Beurteilung des Bruchverhal-
tens von Hartmetall-Flief$prefdmatrizen

LFT, 179 Seiten, 99 Bilder, 9 Tab. 1989.
ISBN 3-446-15921-5.

Band 9: Rainer Eisele

Konzeption und Wirtschaftlichkeit von
Planungssystemen in der Produktion

FAPS, 183 Seiten, 86 Bilder. 1990.
ISBN 3-446-16107-4.

Band 10: Rolf Pfeiffer

Technologisch orientierte
Montageplanung am Beispiel der
Schraubtechnik

FAPS, 216 Seiten, 102 Bilder, 16 Tab. 1990.
ISBN 3-446-16161-9.

Band 11: Herbert Fischer

Verteilte Planungssysteme zur
Flexibilitatssteigerung der
rechnerintegrierten Teilefertigung
FAPS, 201 Seiten, 82 Bilder. 1990.
ISBN 3-446-16105-8.

Band 12: Gerhard Kleineidam

CAD/CAP: Rechnergestiitzte Montage-
feinplanung

FAPS, 203 Seiten, 107 Bilder. 1990.
ISBN 3-446-16112-0.



Band 13: Frank Vollertsen

Pulvermetallurgische Verarbeitung eines
ibereutektoiden verschleifdfesten Stahls

LFT, XIII u. 217 Seiten, 67 Bilder, 34 Tab.
1990. ISBN 3-446-16133-3.

Band 14: Stephan Biermann

Untersuchungen zur Anlagen- und
ProzefRdiagnostik fiir das Schneiden
mit CO2-Hochleistungslasern

LFT, VIII u. 170 Seiten, 93 Bilder, 4 Tab.
1991. ISBN 3-446-16269-0.

Band 15: Uwe Geifler

Material- und Datenflufd in einer flexib-
len Blechbearbeitungszelle

LFT, 124 Seiten, 41 Bilder, 7 Tab. 1991.
ISBN 3-446-16358-1.

Band 16: Frank Oswald Hake
Entwicklung eines rechnergestiitzten
Diagnosesystems fiir automatisierte
Montagezellen

FAPS, XIV u. 166 Seiten, 77 Bilder. 1991.
ISBN 3-446-16428-6.

Band 17: Herbert Reichel

Optimierung der Werkzeugbereitstellung
durch rechnergestiitzte

Arbeitsfolgenbestimmung
FAPS, 198 Seiten, 73 Bilder, 2 Tab. 1991.

ISBN 3-446-16453-7.

Band 18: Josef Scheller
Modellierung und Einsatz von

Softwaresystemen fiir rechnergefiihrte
Montagezellen

FAPS, 198 Seiten, 65 Bilder. 1991.
ISBN 3-446-16454-5.

Band 19: Arnold vom Ende

Untersuchungen zum Biegeumforme mit
elastischer Matrize

LFT, 166 Seiten, 55 Bilder, 13 Tab. 1991.
ISBN 3-446-16493-6.

Band 20: Joachim Schmid

Beitrag zum automatisierten Bearbeiten
von Keramikgufl mit Industrierobotern

FAPS, XIV u. 176 Seiten, 11 Bilder, 6 Tab.
1991. ISBN 3-446-16560-6.

Band 21: Egon Sommer
Multiprozessorsteuerung fiir
kooperierende Industrieroboter in
Montagezellen

FAPS, 188 Seiten, 102 Bilder. 1991.
ISBN 3-446-17062-6.

Band 22: Georg Geyer
Entwicklung problemspezifischer
Verfahrensketten in der Montage
FAPS, 192 Seiten, 112 Bilder. 1991.
ISBN 3-446-16552-5.

Band 23: Rainer Flohr

Beitrag zur optimalen
Verbindungstechnik in der
Oberflichenmontage (SMT)
FAPS, 186 Seiten, 79 Bilder. 1991.
ISBN 3-446-16568-1.

Band 24: Alfons Rief
Untersuchungen zur Verfahrensfolge
Laserstrahlschneiden und -schweifden
in der Rohkarosseriefertigung

LFT, VI u. 145 Seiten, 58 Bilder, 5 Tab.
1991. ISBN 3-446-16593-2.



Band 25: Christoph Thim
Rechnerunterstiitzte Optimierung
von Materialfluf$strukturen in der
Elektronikmontage durch Simulation
FAPS, 188 Seiten, 74 Bilder. 1992.
ISBN 3-446-17118-5.

Band 26: Roland Miiller

CO2 -Laserstrahlschneiden von
kurzglasverstarkten Verbundwerkstoffen
LFT, 141 Seiten, 107 Bilder, 4 Tab. 1992.
ISBN 3-446-17104-5.

Band 27: Glinther Schafer

Integrierte Informationsverarbeitung
bei der Montageplanung

FAPS, 195 Seiten, 76 Bilder. 1992.
ISBN 3-446-17117-7.

Band 28: Martin Hoffmann
Entwicklung einer
CAD/CAM-Prozefikette fiir die
Herstellung von Blechbiegeteilen
LFT, 149 Seiten, 89 Bilder. 1992.
ISBN 3-446-17154-1.

Band 29: Peter Hoffmann
Verfahrensfolge Laserstrahlschneiden
und -schweifen: Prozeffiihrung und

Systemtechnik in der 3D-Laserstrahlbear-
beitung von Blechformteilen

LFT, 186 Seiten, 92 Bilder, 10 Tab. 1992.
ISBN 3-446-17153-3.

Band 30: Olaf Schrédel

Flexible Werkstattsteuerung mit
objektorientierten Softwarestrukturen
FAPS, 180 Seiten, 84 Bilder. 1992.
ISBN 3-446-17242-4.

Band 31: Hubert Reinisch

Planungs- und Steuerungswerkzeuge
zur impliziten Gerateprogrammierung
in Roboterzellen

FAPS, XI u. 212 Seiten, 112 Bilder. 1992.
ISBN 3-446-17380-3.

Band 32: Brigitte Barnreuther

Ein Beitrag zur Bewertung des Kommuni-
kationsverhaltens von Automatisierungs-
gerdten in flexiblen Produktionszellen

FAPS, XI u. 179 Seiten, 71 Bilder. 1992.
ISBN 3-446-17451-6.

Band 33: Joachim Hutfless

Laserstrahlregelung und Optikdiagnostik
in der Strahlfithrung einer

COz2-Hochleistungslaseranlage
LFT, 175 Seiten, 70 Bilder, 17 Tab. 1993.
ISBN 3-446-17532-6.

Band 34: Uwe Gilinzel

Entwicklung und Einsatz eines Simula-
tionsverfahrens fiir operative und
strategische Probleme der
Produktionsplanung und -steuerung
FAPS, XIV u. 170 Seiten, 66 Bilder, 5 Tab.
1993. ISBN 3-446-17604-7.

Band 35: Bertram Ehmann

Operatives Fertigungscontrolling durch
Optimierung auftragsbezogener Bearbei-
tungsabldufe in der Elektronikfertigung

FAPS, XV u. 167 Seiten, 114 Bilder. 1993.
ISBN 3-446-17658-6.

Band 36: Harald Kolléra

Entwicklung eines benutzerorientierten
Werkstattprogrammiersystems fiir das

Laserstrahlschneiden
LFT, 129 Seiten, 66 Bilder, 1 Tab. 1993.
ISBN 3-446-17719-1.



Band 37: Stephanie Abels
Modellierung und Optimierung von
Montageanlagen in einem integrierten
Simulationssystem

FAPS, 188 Seiten, 88 Bilder. 1993.

ISBN 3-446-17731-0.

Band 38: Robert Schmidt-Hebbel

Laserstrahlbohren durchfluf$bestimmen-

der Durchgangslcher
LFT, 145 Seiten, 63 Bilder, 11 Tab. 1993.

ISBN 3-446-17778-7.

Band 39: Norbert Lutz
Oberflachenfeinbearbeitung
keramischer Werkstoffe mit
XeCl-Excimerlaserstrahlung

LFT, 187 Seiten, 98 Bilder, 29 Tab. 1994.
ISBN 3-446-17970-4.

Band 40: Konrad Grampp
Rechnerunterstiitzung bei Test und

Schulung an Steuerungssoftware von
SMD-Bestiicklinien

FAPS, 178 Seiten, 88 Bilder. 1995.
ISBN 3-446-18173-3.

Band 41: Martin Koch
Wissensbasierte Unterstiitzung der
Angebotsbearbeitung in der
Investitionsgiiterindustrie

FAPS, 169 Seiten, 68 Bilder. 1995.
ISBN 3-446-18174-1.

Band 42: Armin Gropp

Anlagen- und Prozefddiagnostik beim
Schneiden mit einem gepulsten

Nd:YAG-Laser
LFT, 160 Seiten, 88 Bilder, 7 Tab. 1995.
ISBN 3-446-18241-1.

Band 43: Werner Heckel

Optische 3D-Konturerfassung und
on-line Biegewinkelmessung mit

dem Lichtschnittverfahren

LFT, 149 Seiten, 43 Bilder, 1 Tab. 1995.
ISBN 3-446-18243-8.

Band 44: Armin Rothhaupt
Modulares Planungssystem zur
Optimierung der Elektronikfertigung
FAPS, 180 Seiten, 101 Bilder. 1995.
ISBN 3-446-18307-8.

Band 45: Bernd Zollner

Adaptive Diagnose in der
Elektronikproduktion

FAPS, 195 Seiten, 74 Bilder, 3 Tab. 1995.
ISBN 3-446-18308-6.

Band 46: Bodo Vormann

Beitrag zur automatisierten
Handhabungsplanung komplexer
Blechbiegeteile

LFT, 126 Seiten, 89 Bilder, 3 Tab. 1995.
ISBN 3-446-18345-0.

Band 47: Peter Schnepf
Zielkostenorientierte Montageplanung
FAPS, 144 Seiten, 75 Bilder. 1995.

ISBN 3-446-18397-3.

Band 48: Rainer Klotzbiicher
Konzept zur rechnerintegrierten
Materialversorgung in flexiblen
Fertigungssystemen

FAPS, 156 Seiten, 62 Bilder. 1995.
ISBN 3-446-18412-0.



Band 49: Wolfgang Greska
Wissensbasierte Analyse und
Klassifizierung von Blechteilen
LFT, 144 Seiten, 96 Bilder. 1995.
ISBN 3-446-18462-7.

Band 50: Jorg Franke
Integrierte Entwicklung neuer

Produkt- und Produktionstechnologien
fiir raumliche spritzgegossene

Schaltungstrager (3-D MID)
FAPS, 196 Seiten, 86 Bilder, 4 Tab. 1995.
ISBN 3-446-18448-1.

Band s51: Franz-Josef Zeller
Sensorplanung und schnelle
Sensorregelung fiir Industrieroboter

FAPS, 190 Seiten, 102 Bilder, g Tab. 1995.

ISBN 3-446-18601-8.

Band 52: Michael Solvie
Zeitbehandlung und
Multimedia-Unterstiitzung in

Feldkommunikationssystemen

FAPS, 200 Seiten, 87 Bilder, 35 Tab. 1996.

ISBN 3-446-18607-7.

Band 53: Robert Hopperdietzel
Reengineering in der Elektro- und
Elektronikindustrie

FAPS, 180 Seiten, 109 Bilder, 1 Tab. 1996.
ISBN 3-87525-070-2.

Band 54: Thomas Rebhahn
Beitrag zur Mikromaterialbearbeitung

mit Excimerlasern - Systemkomponenten

und Verfahrensoptimierungen
LFT, 148 Seiten, 61 Bilder, 10 Tab. 1996.
ISBN 3-87525-075-3.

Band 55: Henning Hanebuth
Laserstrahlhartloten mit
Zweistrahltechnik

LFT, 157 Seiten, 58 Bilder, 11 Tab. 1996.
ISBN 3-87525-074-5.

Band 56: Uwe Schonherr

Steuerung und Sensordatenintegration
fir flexible Fertigungszellen mit
kooperierenden Robotern

FAPS, 188 Seiten, 116 Bilder, 3 Tab. 1996.
ISBN 3-87525-076-1.

Band 57: Stefan Holzer
Beriihrungslose Formgebung mit
Laserstrahlung

LFT, 162 Seiten, 69 Bilder, 11 Tab. 1996.
ISBN 3-87525-079-6.

Band 58: Markus Schultz
Fertigungsqualitit beim
3D-Laserstrahlschweifden von
Blechformteilen

LFT, 165 Seiten, 88 Bilder, g Tab. 1997.
ISBN 3-87525-080-X.

Band 59: Thomas Krebs

Integration elektromechanischer
CA-Anwendungen iiber einem
STEP-Produktmodell

FAPS, 198 Seiten, 58 Bilder, 8 Tab. 1997.
ISBN 3-87525-081-8.

Band 60: Jirgen Sturm
ProzefSintegrierte Qualitdtssicherung
in der Elektronikproduktion

FAPS, 167 Seiten, n2 Bilder, 5 Tab. 1997.
ISBN 3-87525-082-6.



Band 61: Andreas Brand

Prozesse und Systeme zur Bestiickung
raumlicher elektronischer Baugruppen
(3D-MID)

FAPS, 182 Seiten, 100 Bilder. 1997.
ISBN 3-87525-087-7.

Band 62: Michael Kauf

Regelung der Laserstrahlleistung und
der Fokusparameter einer
CO2-Hochleistungslaseranlage

LFT, 140 Seiten, 7o Bilder, 5 Tab. 1997.
ISBN 3-87525-083-4.

Band 63: Peter Steinwasser
Modulares Informationsmanagement
in der integrierten Produkt- und
Prozef3planung

FAPS, 190 Seiten, 87 Bilder. 1997.
ISBN 3-87525-084-2.

Band 64: Georg Liedl

Integriertes Automatisierungskonzept
fir den flexiblen Materialfluf in der
Elektronikproduktion

FAPS, 196 Seiten, 96 Bilder, 3 Tab. 1997.
ISBN 3-87525-086-9.

Band 65: Andreas Otto

Transiente Prozesse beim
Laserstrahlschweifen

LFT, 132 Seiten, 62 Bilder, 1 Tab. 1997.
ISBN 3-87525-089-3.

Band 66: Wolfgang Blochl

Erweiterte Informationsbereitstellung
an offenen CNC-Steuerungen zur
Prozef3- und Programmoptimierung
FAPS, 168 Seiten, 96 Bilder. 1997.
ISBN 3-87525-091-5.

Band 67: Klaus-Uwe Wolf
Verbesserte Prozefifiihrung und
Prozef3planung zur Leistungs- und
Qualitatssteigerung beim
Spulenwickeln

FAPS, 186 Seiten, 125 Bilder. 1997.
ISBN 3-87525-092-3.

Band 68: Frank Backes
Technologieorientierte Bahnplanung
fur die 3D-Laserstrahlbearbeitung
LFT, 138 Seiten, 71 Bilder, 2 Tab. 1997.
ISBN 3-87525-093-1.

Band 69: Jirgen Kraus
Laserstrahlumformen von Profilen
LFT, 137 Seiten, 72 Bilder, 8 Tab. 1997.
ISBN 3-87525-094-X.

Band 70: Norbert Neubauer

Adaptive Strahlfithrungen fir
COz2-Laseranlagen

LFT, 120 Seiten, 50 Bilder, 3 Tab. 1997.
ISBN 3-87525-095-8.

Band 71: Michael Steber

Prozefloptimierter Betrieb flexibler
Schraubstationen in der

automatisierten Montage
FAPS, 168 Seiten, 78 Bilder, 3 Tab. 1997.
ISBN 3-87525-096-6.

Band 72: Markus Pfestorf

Funktionale 3D-Oberfldchenkenngréfien
in der Umformtechnik

LFT, 162 Seiten, 84 Bilder, 15 Tab. 1997.
ISBN 3-87525-097-4.



Band 73: Volker Franke
Integrierte Planung und Konstruktion

von Werkzeugen fiir die Biegebearbei-
tung

LFT, 143 Seiten, 81 Bilder. 1998.
ISBN 3-87525-098-2.

Band 74: Herbert Scheller
Automatisierte Demontagesysteme

und recyclinggerechte Produktgestaltung
elektronischer Baugruppen

FAPS, 184 Seiten, 104 Bilder, 17 Tab. 1998.
ISBN 3-87525-099-0.

Band 75: Arthur Mef3ner

Kaltmassivumformung metallischer
Kleinstteile - Werkstoffverhalten,

Wirkflachenreibung, Prozeflauslegung
LFT, 164 Seiten, 92 Bilder, 14 Tab. 1998.
ISBN 3-87525-100-8.

Band 76: Mathias Glasmacher

Prozef3- und Systemtechnik zum
Laserstrahl-Mikroschweif3en

LFT, 184 Seiten, 104 Bilder, 12 Tab. 1998.
ISBN 3-87525-101-6.

Band 77: Michael Schwind

Zerstorungsfreie Ermittlung mechani-
scher Eigenschaften von Feinblechen mit
dem Wirbelstromverfahren

LFT, 124 Seiten, 68 Bilder, 8 Tab. 1998.
ISBN 3-87525-102-4.

Band 78: Manfred Gerhard
Qualitatssteigerung in der
Elektronikproduktion durch
Optimierung der Prozef}fithrung

beim Loten komplexer Baugruppen
FAPS, 179 Seiten, 113 Bilder, 7 Tab. 1998.
ISBN 3-87525-103-2.

Band 79: Elke Rauh

Methodische Einbindung der Simulation
in die betrieblichen Planungs- und

Entscheidungsablaufe
FAPS, 192 Seiten, 14 Bilder, 4 Tab. 1998.
ISBN 3-87525-104-0.

Band 8o: Sorin Niederkorn
Mef3einrichtung zur Untersuchung

der Wirkflachenreibung bei umformtech-
nischen Prozessen

LFT, 99 Seiten, 46 Bilder, 6 Tab. 1998.
ISBN 3-87525-105-9.

Band 81: Stefan Schuberth

Regelung der Fokuslage beim Schweifden
mit CO2-Hochleistungslasern unter

Einsatz von adaptiven Optiken
LFT, 140 Seiten, 64 Bilder, 3 Tab. 1998.
ISBN 3-87525-106-7.

Band 82: Armando Walter Colombo
Development and Implementation of
Hierarchical Control Structures of

Flexible Production Systems Using High
Level Petri Nets

FAPS, 216 Seiten, 86 Bilder. 1998.
ISBN 3-87525-109-1.

Band 83: Otto Meedt
Effizienzsteigerung bei Demontage

und Recycling durch flexible
Demontagetechnologien und optimierte
Produktgestaltung

FAPS, 186 Seiten, 103 Bilder. 1998.

ISBN 3-87525-108-3.

Band 84: Knuth Gétz

Modelle und effiziente Modellbildung
zur Qualitdtssicherung in der
Elektronikproduktion

FAPS, 212 Seiten, 129 Bilder, 24 Tab. 1998.
ISBN 3-87525-112-1.



Band 8s5: Ralf Luchs

Einsatzmoglichkeiten leitender Kleb-
stoffe zur zuverldssigen Kontaktierung

elektronischer Bauelemente in der SMT

FAPS, 176 Seiten, 126 Bilder, 30 Tab. 1998.

ISBN 3-87525-113-7.

Band 86: Frank Pohlau

Entscheidungsgrundlagen zur Einfiih-
rung raumlicher spritzgegossener

Schaltungstrager (3-D MID)
FAPS, 144 Seiten, 99 Bilder. 1999.
ISBN 3-87525-114-8.

Band 87: Roland T. A. Kals
Fundamentals on the miniaturization
of sheet metal working processes

LFT, 128 Seiten, 58 Bilder, 11 Tab. 1999.
ISBN 3-87525-115-6.

Band 88: Gerhard Luhn

Implizites Wissen und technisches
Handeln am Beispiel der
Elektronikproduktion

FAPS, 252 Seiten, 61 Bilder, 1 Tab. 1999.
ISBN 3-87525-116-4.

Band 89: Axel Sprenger

Adaptives Streckbiegen von
Aluminium-Strangpref3profilen

LFT, 14 Seiten, 63 Bilder, 4 Tab. 1999.
ISBN 3-87525-117-2.

Band 9o: Hans-J6rg Pucher
Untersuchungen zur Prozefifolge
Umformen, Bestiicken und
Laserstrahllten von Mikrokontakten
LFT, 158 Seiten, 69 Bilder, 9 Tab. 1999.
ISBN 3-87525-119-9.

Band g1: Horst Arnet

Profilbiegen mit kinematischer
Gestalterzeugung

LFT, 128 Seiten, 67 Bilder, 7 Tab. 1999.
ISBN 3-87525-120-2.

Band 92: Doris Schubart
Prozefdmodellierung und

Technologieentwicklung beim Abtragen
mit COz2-Laserstrahlung

LFT, 133 Seiten, 57 Bilder, 13 Tab. 1999.
ISBN 3-87525-122-9.

Band 93: Adrianus L. P. Coremans
Laserstrahlsintern von Metallpulver -
Prozefdmodellierung, Systemtechnik,
Eigenschaften laserstrahlgesinterter
Metallkorper

LFT, 184 Seiten, 108 Bilder, 12 Tab. 1999.
ISBN 3-87525-124-5.

Band 94: Hans-Martin Biehler
Optimierungskonzepte fiir
Qualitdtsdatenverarbeitung und
Informationsbereitstellung in der
Elektronikfertigung

FAPS, 194 Seiten, 105 Bilder. 1999.
ISBN 3-87525-126-1.

Band 95: Wolfgang Becker

Oberflachenausbildung und tribologische
Eigenschaften excimerlaserstrahlbearbei-
teter Hochleistungskeramiken

LFT, 175 Seiten, 71 Bilder, 3 Tab. 1999.
ISBN 3-87525-127-X.

Band 96: Philipp Hein
Innenhochdruck-Umformen von
Blechpaaren: Modellierung,
Prozeflauslegung und Prozeffiihrung
LFT, 129 Seiten, 57 Bilder, 7 Tab. 1999.
ISBN 3-87525-128-8.



Band 97: Gunter Beitinger

Herstellungs- und Priifverfahren fiir
thermoplastische Schaltungstrager
FAPS, 169 Seiten, 92 Bilder, 20 Tab. 1999.
ISBN 3-87525-129-6.

Band 98: Jiirgen Knoblach

Beitrag zur rechnerunterstiitzten
verursachungsgerechten
Angebotskalkulation von Blechteilen
mit Hilfe wissensbasierter Methoden
LFT, 155 Seiten, 53 Bilder, 26 Tab. 1999.
ISBN 3-87525-130-X.

Band 99: Frank Breitenbach

Bildverarbeitungssystem zur Erfassung
der Anschluf3geometrie elektronischer
SMT-Bauelemente

LFT, 147 Seiten, 92 Bilder, 12 Tab. 2000.
ISBN 3-87525-131-8.

Band 100: Bernd Falk
Simulationsbasierte

Lebensdauervorhersage fiir Werkzeuge
der Kaltmassivumformung

LFT, 134 Seiten, 44 Bilder, 15 Tab. 2000.
ISBN 3-87525-136-9.

Band 101: Wolfgang Schlogl

Integriertes Simulationsdaten-Manage-
ment fiir Maschinenentwicklung und

Anlagenplanung
FAPS, 169 Seiten, 101 Bilder, 20 Tab. 2000.

ISBN 3-87525-137-7.

Band 102: Christian Hinsel
Ermiidungsbruchversagen
hartstoftbeschichteter Werkzeugstéahle
in der Kaltmassivumformung

LFT, 130 Seiten, 8o Bilder, 14 Tab. 2000.
ISBN 3-87525-138-5.

Band 103: Stefan Bobbert

Simulationsgestiitzte Prozessauslegung
fir das Innenhochdruck-Umformen

von Blechpaaren
LFT, 123 Seiten, 77 Bilder. 2000.
ISBN 3-87525-145-8.

Band 104: Harald Rottbauer
Modulares Planungswerkzeug zum
Produktionsmanagement in der
Elektronikproduktion

FAPS, 166 Seiten, 106 Bilder. 2001.
ISBN 3-87525-139-3.

Band 1u: Jiirgen Gohringer
Integrierte Telediagnose via Internet
zum effizienten Service von
Produktionssystemen

FAPS, 178 Seiten, 98 Bilder, 5 Tab. 2001.

ISBN 3-87525-147-4.

Band 105: Thomas Hennige
Flexible Formgebung von Blechen
durch Laserstrahlumformen

LFT, ng Seiten, 50 Bilder. 2001.
ISBN 3-87525-140-7.

Band 106: Thomas Menzel
Wissensbasierte Methoden fiir die
rechnergestiitzte Charakterisierung
und Bewertung innovativer
Fertigungsprozesse

LFT, 152 Seiten, 71 Bilder. 2001.
ISBN 3-87525-142-3.

Band 107: Thomas Stockel

Kommunikationstechnische Integration
der Prozefiebene in Produktionssysteme
durch Middleware-Frameworks

FAPS, 147 Seiten, 65 Bilder, 5 Tab. 2001.

ISBN 3-87525-143-1.



Band 108: Frank Pitter
Verfligbarkeitssteigerung von
Werkzeugmaschinen durch Einsatz
mechatronischer Sensorlésungen
FAPS, 158 Seiten, 131 Bilder, 8 Tab. 2001.
ISBN 3-87525-144-X.

Band 109: Markus Korneli

Integration lokaler CAP-Systeme in
einen globalen Fertigungsdatenverbund
FAPS, 121 Seiten, 53 Bilder, 1 Tab. 2001.
ISBN 3-87525-146-6.

Band 110: Burkhard Miiller

Laserstrahljustieren mit Excimer-Lasern -
Prozef3parameter und Modelle zur

Aktorkonstruktion
LFT, 128 Seiten, 36 Bilder, 9 Tab. 2001.
ISBN 3-87525-159-8.

Band m: Jiirgen Gohringer

Integrierte Telediagnose via Internet
zum effizienten Service von
Produktionssystemen

FAPS, 178 Seiten, 98 Bilder, 5 Tab. 2001.

ISBN 3-87525-147-4.

Band 112: Robert Feuerstein

Qualitats- und kosteneffiziente Integra-
tion neuer Bauelementetechnologien in
die Flachbaugruppenfertigung

FAPS, 161 Seiten, 99 Bilder, 10 Tab. 2001.
ISBN 3-87525-151-2.

Band 113: Marcus Reichenberger

Eigenschaften und Einsatzmoglichkeiten
alternativer Elektroniklote in der

Oberflichenmontage (SMT)
FAPS, 165 Seiten, 97 Bilder, 18 Tab. 2001.
ISBN 3-87525-152-0.

Band 114: Alexander Huber

Justieren vormontierter Systeme mit dem
Nd:YAG-Laser unter Einsatz von Aktoren

LFT, 122 Seiten, 58 Bilder, 5 Tab. 2001.
ISBN 3-87525-153-9.

Band 115: Sami Krimi

Analyse und Optimierung von Montage-
systemen in der Elektronikproduktion

FAPS, 155 Seiten, 88 Bilder, 3 Tab. 2001.
ISBN 3-87525-157-1.

Band 116: Marion Merklein
Laserstrahlumformen von

Aluminiumwerkstoffen - Beeinflussung
der Mikrostruktur und

der mechanischen Eigenschaften
LFT, 122 Seiten, 65 Bilder, 15 Tab. 2001.
ISBN 3-87525-156-3.

Band u17: Thomas Collisi

Ein informationslogistisches
Architekturkonzept zur Akquisition
simulationsrelevanter Daten

FAPS, 181 Seiten, 105 Bilder, 7 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-164-4.

Band u8: Markus Koch
Rationalisierung und ergonomische
Optimierung im Innenausbau durch
den Einsatz moderner
Automatisierungstechnik

FAPS, 176 Seiten, 98 Bilder, 9 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-165-2.

Band 119: Michael Schmidt

Prozefiregelung fiir das Laserstrahl-
Punktschweifden in der Elektronikpro-
duktion

LFT, 152 Seiten, 71 Bilder, 3 Tab. 2002.

ISBN 3-87525-166-0.



Band 120: Nicolas Tiesler

Grundlegende Untersuchungen zum
Flief3pressen metallischer Kleinstteile

LFT, 126 Seiten, 78 Bilder, 12 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-175-X.

Band 121: Lars Pursche

Methoden zur technologieorientierten
Programmierung fiir

die 3D-Lasermikrobearbeitung
LFT, 11 Seiten, 39 Bilder, o Tab. 2002.
ISBN 3-87525-183-0.

Band 122: Jan-Oliver Brassel
Prozef3kontrolle beim
Laserstrahl-MikroschweifRen

LFT, 148 Seiten, 72 Bilder, 12 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-181-4.

Band 123: Mark Geisel
Prozef3kontrolle und -steuerung beim

Laserstrahlschweif$en mit den Methoden
der nichtlinearen Dynamik

LFT, 135 Seiten, 46 Bilder, 2 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-180-6.

Band 124: Gerd Efder
Laserstrahlunterstiitzte Erzeugung
metallischer Leiterstrukturen auf
Thermoplastsubstraten fiir die
MID-Technik

LFT, 148 Seiten, 60 Bilder, 6 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-171-7.

Band 125: Marc Fleckenstein

Qualitat laserstrahl-gefiigter
Mikroverbindungen elektronischer
Kontakte

LFT, 159 Seiten, 77 Bilder, 7 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-170-9.

Band 126: Stefan Kaufmann

Grundlegende Untersuchungen zum
Nd:YAG- Laserstrahlfiigen von Silizium
fiir Komponenten der Optoelektronik

LFT, 159 Seiten, 100 Bilder, 6 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-172-5.

Band 127: Thomas Frohlich

Simultanes Loten von AnschlufSkontak-
ten elektronischer Bauelemente mit

Diodenlaserstrahlung
LFT, 143 Seiten, 75 Bilder, 6 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-186-5.

Band 128: Achim Hofmann

Erweiterung der Formgebungsgrenzen
beim Umformen von

Aluminiumwerkstoffen durch den Ein-
satz prozessangepasster Platinen

LFT, u3 Seiten, 58 Bilder, 4 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-182-2.

Band 129: Ingo Kriebitzsch

3 - D MID Technologie in der
Automobilelektronik

FAPS, 129 Seiten, 102 Bilder, 10 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-169-5.

Band 130: Thomas Pohl
Fertigungsqualitat und Umformbarkeit
laserstrahlgeschweifSter Formplatinen
aus Aluminiumlegierungen

LFT, 133 Seiten, 93 Bilder, 12 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-173-3.

Band 131: Matthias Wenk

Entwicklung eines konfigurierbaren
Steuerungssystems fiir die flexible
Sensorfithrung von Industrierobotern
FAPS, 167 Seiten, 85 Bilder, 1 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-174-1.



Band 132: Matthias Negendanck

Neue Sensorik und Aktorik fiir
Bearbeitungskdpfe zum
Laserstrahlschweifden

LFT, 16 Seiten, 60 Bilder, 14 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-184-9.

Band 133: Oliver Kreis

Integrierte Fertigung - Verfahrensin-
tegration durch Innenhochdruck-Umfor-
men, Trennen und Laserstrahlschweifden
in einem Werkzeug sowie ihre tele- und
multimediale Prasentation

LFT, 167 Seiten, go Bilder, 43 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-176-8.

Band 134: Stefan Trautner

Technische Umsetzung produktbezoge-
ner Instrumente der Umweltpolitik bei
Elektro- und Elektronikgerdten

FAPS, 179 Seiten, 92 Bilder, 11 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-177-6.

Band 135: Roland Meier

Strategien fiir einen produktorientierten
Einsatz raumlicher spritzgegossener
Schaltungstrager (3-D MID)

FAPS, 155 Seiten, 88 Bilder, 14 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-178-4.

Band 136: Jiirgen Wunderlich

Kostensimulation - Simulationsbasierte
Wirtschaftlichkeitsregelung komplexer
Produktionssysteme

FAPS, 202 Seiten, 119 Bilder, 17 Tab. 2002.
ISBN 3-87525-179-2.

Band 137: Stefan Novotny
Innenhochdruck-Umformen von Blechen
aus Aluminium- und Magnesiumlegie-
rungen bei erh6hter Temperatur

LFT, 132 Seiten, 82 Bilder, 6 Tab. 2002.

ISBN 3-87525-185-7.

Band 138: Andreas Licha

Flexible Montageautomatisierung zur
Komplettmontage flichenhafter Produkt-
strukturen durch kooperierende

Industrieroboter
FAPS, 158 Seiten, 87 Bilder, 8 Tab. 2003.
ISBN 3-87525-189-X.

Band 139: Michael Eisenbarth

Beitrag zur Optimierung der Aufbau- und
Verbindungstechnik fiir mechatronische
Baugruppen

FAPS, 207 Seiten, 141 Bilder, 9 Tab. 2003.
ISBN 3-87525-190-3.

Band 140: Frank Christoph
Durchgéngige simulationsgestiitzte

Planung von Fertigungseinrichtungen der
Elektronikproduktion

FAPS, 187 Seiten, 107 Bilder, 9 Tab. 2003.
ISBN 3-87525-191-1.

Band 141: Hinnerk Hagenah
Simulationsbasierte Bestimmung der

zu erwartenden MafShaltigkeit fiir das
Blechbiegen

LFT, 131 Seiten, 36 Bilder, 26 Tab. 2003.
ISBN 3-87525-192-X.

Band 142: Ralf Eckstein

Scherschneiden und Biegen metallischer
Kleinstteile - Materialeinfluss und

Materialverhalten
LFT, 148 Seiten, 71 Bilder, 19 Tab. 2003.
ISBN 3-87525-193-8.

Band 143: Frank H. Meyer-Pittroff
Excimerlaserstrahlbiegen diinner
metallischer Folien mit homogener
Lichtlinie

LFT, 138 Seiten, 60 Bilder, 16 Tab. 2003.
ISBN 3-87525-196-2.



Band 144: Andreas Kach
Rechnergestiitzte Anpassung von
Laserstrahlschneidbahnen

an Bauteilabweichungen

LFT, 139 Seiten, 69 Bilder, 11 Tab. 2004.
ISBN 3-87525-197-0.

Band 145: Stefan Hierl

System- und Prozef3technik fiir das
simultane Loten mit Diodenlaserstrah-
lung von elektronischen Bauelementen

LFT, 124 Seiten, 66 Bilder, 4 Tab. 2004.
ISBN 3-87525-198-9.

Band 146: Thomas Neudecker

Tribologische Eigenschaften keramischer
Blechumformwerkzeuge- Einfluss einer
Oberflachenendbearbeitung mittels

Excimerlaserstrahlung
LFT, 166 Seiten, 75 Bilder, 26 Tab. 2004.
ISBN 3-87525-200-4.

Band 147: Ulrich Wenger

Prozessoptimierung in der Wickeltechnik
durch innovative maschinenbauliche und
regelungstechnische Ansitze

FAPS, 132 Seiten, 88 Bilder, o Tab. 2004.
ISBN 3-87525-203-9.

Band 148: Stefan Slama

Effizienzsteigerung in der Montage durch
marktorientierte Montagestrukturen und
erweiterte Mitarbeiterkompetenz

FAPS, 188 Seiten, 125 Bilder, o Tab. 2004.
ISBN 3-87525-204-7.

Band 149: Thomas Wurm

Laserstrahljustieren mittels Aktoren-Ent-
wicklung von Konzepten und Methoden
fir die rechnerunterstiitzte Modellierung
und Optimierung von komplexen

Aktorsystemen in der Mikrotechnik
LFT, 122 Seiten, 51 Bilder, 9 Tab. 2004.
ISBN 3-87525-206-3.

Band 150: Martino Celeghini

Wirkmedienbasierte Blechumformung:
Grundlagenuntersuchungen zum Einfluss
von Werkstoff und Bauteilgeometrie

LFT, 146 Seiten, 77 Bilder, 6 Tab. 2004.
ISBN 3-87525-207-1.

Band 151: Ralph Hohenstein

Entwurf hochdynamischer Sensor- und
Regelsysteme fiir die adaptive

Laserbearbeitung
LFT, 282 Seiten, 63 Bilder, 16 Tab. 2004.
ISBN 3-87525-210-1.

Band 152: Angelika Hutterer
Entwicklung prozessiiberwachender
Regelkreise fiir flexible
Formgebungsprozesse

LFT, 149 Seiten, 57 Bilder, 2 Tab. 2005.
ISBN 3-87525-212-8.

Band 153: Emil Egerer

Massivumformen metallischer Kleinst-
teile bei erhohter Prozesstemperatur

LFT, 158 Seiten, 87 Bilder, 10 Tab. 2005.
ISBN 3-87525-213-6.

Band 154: Riidiger Holzmann

Strategien zur nachhaltigen Optimierung
von Qualitdt und Zuverldssigkeit in

der Fertigung hochintegrierter
Flachbaugruppen

FAPS, 186 Seiten, 99 Bilder, 19 Tab. 2005.
ISBN 3-87525-217-9.

Band 155: Marco Nock
Biegeumformen mit
Elastomerwerkzeugen Modellierung,

Prozessauslegung und Abgrenzung des
Verfahrens am Beispiel des Rohrbiegens

LFT, 164 Seiten, 85 Bilder, 13 Tab. 2005.
ISBN 3-87525-218-7.



Band 156: Frank Niebling
Qualifizierung einer Prozesskette zum
Laserstrahlsintern metallischer Bauteile
LFT, 148 Seiten, 89 Bilder, 3 Tab. 2005.
ISBN 3-87525-219-5.

Band 157: Markus Meiler

Grof3serientauglichkeit trockenschmier-
stoftbeschichteter Aluminiumbleche im
Presswerk Grundlegende Untersuchun-
gen zur Tribologie, zum Umformverhal-
ten und Bauteilversuche

LFT, 104 Seiten, 57 Bilder, 21 Tab. 2005.
ISBN 3-87525-221-7.

Band 158: Agus Sutanto
Solution Approaches for Planning of

Assembly Systems in Three-Dimensional
Virtual Environments

FAPS, 169 Seiten, 98 Bilder, 3 Tab. 2005.
ISBN 3-87525-220-9.

Band 159: Matthias Boiger

Hochleistungssysteme fiir die Fertigung
elektronischer Baugruppen auf der Basis
flexibler Schaltungstrager

FAPS, 175 Seiten, 111 Bilder, 8 Tab. 2005.
ISBN 3-87525-222-5.

Band 160: Matthias Pitz

Laserunterstiitztes Biegen hochstfester
Mehrphasenstihle

LFT, 120 Seiten, 73 Bilder, 11 Tab. 200s5.
ISBN 3-87525-223-3.

Band 161: Meik Vahl

Beitrag zur gezielten Beeinflussung des
Werkstoffflusses beim Innenhochdruck-
Umformen von Blechen

LFT, 165 Seiten, 94 Bilder, 15 Tab. 200s5.
ISBN 3-87525-224-1.

Band 162: Peter K. Kraus
Plattformstrategien - Realisierung

einer varianz- und kostenoptimierten
Wertschopfung

FAPS, 181 Seiten, 95 Bilder, o Tab. 200s5.
ISBN 3-87525-226-8.

Band 163: Adrienn Cser

Laserstrahlschmelzabtrag - Prozessana-
lyse und -modellierung

LFT, 146 Seiten, 79 Bilder, 3 Tab. 2005.
ISBN 3-87525-227-6.

Band 164: Markus C. Hahn
Grundlegende Untersuchungen zur

Herstellung von Leichtbauverbundstruk-
turen mit Aluminiumschaumkern

LFT, 143 Seiten, 60 Bilder, 16 Tab. 2005.
ISBN 3-87525-228-4.

Band 165: Gordana Michos

Mechatronische Ansitze zur Optimie-
rung von Vorschubachsen

FAPS, 146 Seiten, 87 Bilder, 17 Tab. 2005.
ISBN 3-87525-230-6.

Band 166: Markus Stark

Auslegung und Fertigung hochpraziser
Faser-Kollimator-Arrays

LFT, 158 Seiten, 115 Bilder, 11 Tab. 2005.
ISBN 3-87525-231-4.

Band 167: Yurong Zhou

Kollaboratives Engineering Management
in der integrierten virtuellen Entwicklung
der Anlagen fiir die Elektronikproduktion
FAPS, 156 Seiten, 84 Bilder, 6 Tab. 2005.

ISBN 3-87525-232-2.



Band 168: Werner Enser

Neue Formen permanenter und lésbarer
elektrischer Kontaktierungen fiir

mechatronische Baugruppen
FAPS, 190 Seiten, 112 Bilder, 5 Tab. 2005.
ISBN 3-87525-233-0.

Band 169: Katrin Melzer

Integrierte Produktpolitik bei elektri-
schen und elektronischen Geraten zur

Optimierung des Product-Life-Cycle
FAPS, 155 Seiten, o1 Bilder, 17 Tab. 2005.
ISBN 3-87525-234-9.

Band 170: Alexander Putz
Grundlegende Untersuchungen zur
Erfassung der realen Vorspannung von
armierten Kaltflief3presswerkzeugen
mittels Ultraschall

LFT, 137 Seiten, 71 Bilder, 15 Tab. 2006.
ISBN 3-87525-237-3.

Band 171: Martin Prechtl
Automatisiertes Schichtverfahren fiir
metallische Folien - System- und
Prozesstechnik

LFT, 154 Seiten, 45 Bilder, 7 Tab. 2006.
ISBN 3-87525-238-1.

Band 172: Markus Meidert

Beitrag zur deterministischen
Lebensdauerabschdtzung von
Werkzeugen der Kaltmassivumformung
LFT, 131 Seiten, 78 Bilder, 9 Tab. 2006.
ISBN 3-87525-239-X.

Band 173: Bernd Miiller

Robuste, automatisierte Montagesysteme
durch adaptive Prozessfithrung und

montageiibergreifende Fehlerpravention
am Beispiel flachiger Leichtbauteile

FAPS, 147 Seiten, 77 Bilder, o Tab. 2006.
ISBN 3-87525-240-3.

Band 174: Alexander Hofmann
Hybrides Laserdurchstrahlschweiffen
von Kunststoffen

LFT, 136 Seiten, 72 Bilder, 4 Tab. 2006.

ISBN 978-3-87525-243-9.

Band 175: Peter Wolflick

Innovative Substrate und Prozesse

mit feinsten Strukturen fiir bleifreie
Mechatronik-Anwendungen

FAPS, 177 Seiten, 148 Bilder, 24 Tab. 2006.
ISBN 978-3-87525-246-0.

Band 176: Attila Komlodi

Detection and Prevention of Hot Cracks
during Laser Welding of Aluminium Al-
loys Using Advanced Simulation Methods

LFT, 155 Seiten, 89 Bilder, 14 Tab. 2006.
ISBN 978-3-87525-248-4.

Band 177: Uwe Popp
Grundlegende Untersuchungen zum

Laserstrahlstrukturieren von Kaltmassiv-
umformwerkzeugen

LFT, 140 Seiten, 67 Bilder, 16 Tab. 2006.
ISBN 978-3-87525-249-1.

Band 178: Veit Riickel

Rechnergestiitzte Ablaufplanung und
Bahngenerierung Fiir kooperierende

Industrieroboter
FAPS, 148 Seiten, 75 Bilder, 7 Tab. 2006.
ISBN 978-3-87525-250-7.

Band 179: Manfred Dirscherl

Nicht-thermische Mikrojustiertechnik
mittels ultrakurzer Laserpulse

LFT, 154 Seiten, 69 Bilder, 10 Tab. 2007.
ISBN 978-3-87525-251-4.



Band 180: Yong Zhuo
Entwurf eines rechnergestiitzten
integrierten Systems fiir Konstruktion

und Fertigungsplanung raumlicher
spritzgegossener Schaltungstrager (3D-
MID)

FAPS, 181 Seiten, 95 Bilder, 5 Tab. 2007.
ISBN 978-3-87525-253-8.

Band 181: Stefan Lang

Durchgéngige Mitarbeiterinformation
zur Steigerung von Effizienz und
Prozesssicherheit in der Produktion
FAPS, 172 Seiten, 93 Bilder. 2007.
ISBN 978-3-87525-257-6.

Band 182: Hans-Joachim Krauf$
Laserstrahlinduzierte Pyrolyse
prakeramischer Polymere

LFT, 171 Seiten, 100 Bilder. 2007.
ISBN 978-3-87525-258-3.

Band 183: Stefan Junker
Technologien und Systemlésungen fiir

die flexibel automatisierte Bestiickung
permanent erregter Laufer mit

oberflichenmontierten Dauermagneten
FAPS, 173 Seiten, 75 Bilder. 2007.
ISBN 978-3-87525-259-0.

Band 184: Rainer Kohlbauer
Wissensbasierte Methoden fiir die

simulationsgestiitzte Auslegung wirk-
medienbasierter Blechumformprozesse

LFT, 135 Seiten, 50 Bilder. 2007.
ISBN 978-3-87525-260-6.

Band 185: Klaus Lamprecht
Wirkmedienbasierte Umformung
tiefgezogener Vorformen unter
besonderer Beriicksichtigung
mafdgeschneiderter Halbzeuge
LFT, 137 Seiten, 81 Bilder. 2007.
ISBN 978-3-87525-265-1.

Band 186: Bernd Zolleif

Optimierte Prozesse und Systeme fir die
Bestiickung mechatronischer Baugrup-
pen

FAPS, 180 Seiten, 117 Bilder. 2007.

ISBN 978-3-87525-266-8.

Band 187: Michael Kerausch

Simulationsgestiitzte Prozessauslegung
fiir das Umformen lokal

warmebehandelter Aluminiumplatinen
LFT, 146 Seiten, 76 Bilder, 7 Tab. 2007.
ISBN 978-3-87525-267-5.

Band 188: Matthias Weber

Unterstiitzung der Wandlungsfahigkeit
von Produktionsanlagen durch innova-
tive Softwaresysteme

FAPS, 183 Seiten, 122 Bilder, 3 Tab. 2007.
ISBN 978-3-87525-269-9.

Band 189: Thomas Frick

Untersuchung der prozessbestimmenden
Strahl-Stoff-Wechselwirkungen beim

Laserstrahlschweifden von Kunststoffen
LFT, 104 Seiten, 62 Bilder, 8 Tab. 2007.
ISBN 978-3-87525-268-2.



Band 190: Joachim Hecht
Werkstoffcharakterisierung und

Prozessauslegung fiir die wirkmedienba-
sierte Doppelblech-Umformung von

Magnesiumlegierungen
LFT, 107 Seiten, o1 Bilder, 2 Tab. 2007.
ISBN 978-3-87525-270-5.

Band 191: Ralf V6lkl

Stochastische Simulation zur Werkzeug-
lebensdaueroptimierung und Prézisions-
fertigung in der Kaltmassivumformung

LFT, 178 Seiten, 75 Bilder, 12 Tab. 2008.
ISBN 978-3-87525-272-9.

Band 192: Massimo Tolazzi

Innenhochdruck-Umformen verstarkter
Blech-Rahmenstrukturen

LFT, 164 Seiten, 85 Bilder, 7 Tab. 2008.
ISBN 978-3-87525-273-6.

Band 193: Cornelia Hoff

Untersuchung der Prozesseinflussgrofden
beim Pressharten des hochstfesten

Vergiitungsstahls 22MnB5
LFT, 133 Seiten, 92 Bilder, 5 Tab. 2008.
ISBN 978-3-87525-275-0.

Band 194: Christian Alvarez
Simulationsgestiitzte Methoden zur

effizienten Gestaltung von Lotprozessen
in der Elektronikproduktion

FAPS, 149 Seiten, 86 Bilder, 8 Tab. 2008.
ISBN 978-3-87525-277-4.

Band 195: Andreas Kunze

Automatisierte Montage von makrome-
chatronischen Modulen zur flexiblen

Integration in hybride
Pkw-Bordnetzsysteme

FAPS, 160 Seiten, 9o Bilder, 14 Tab. 2008.
ISBN 978-3-87525-278-1.

Band 196: Wolfgang Huf3natter
Grundlegende Untersuchungen zur
experimentellen Ermittlung und zur
Modellierung von FlieRortkurven bei
erhdhten Temperaturen

LFT, 152 Seiten, 73 Bilder, 21 Tab. 2008.
ISBN 978-3-87525-279-8.

Band 197: Thomas Bigl

Entwicklung, angepasste Herstellungs-
verfahren und erweiterte Qualitatssiche-
rung von einsatzgerechten elektroni-
schen Baugruppen

FAPS, 175 Seiten, 107 Bilder, 14 Tab. 2008.
ISBN 978-3-87525-280-4.

Band 198: Stephan Roth
Grundlegende Untersuchungen zum
Excimerlaserstrahl-Abtragen unter
Flissigkeitsfilmen

LFT, u3 Seiten, 47 Bilder, 14 Tab. 2008.
ISBN 978-3-87525-281-1.

Band 199: Artur Giera
Prozesstechnische Untersuchungen

zum RithrreibschweifSen metallischer
Werkstoffe

LFT, 179 Seiten, 104 Bilder, 36 Tab. 2008.
ISBN 978-3-87525-282-8.

Band 200: Jiirgen Lechler
Beschreibung und Modellierung

des Werkstoffverhaltens von
presshartbaren Bor-Manganstdhlen
LFT, 154 Seiten, 75 Bilder, 12 Tab. 2009.
ISBN 978-3-87525-286-6.

Band 201: Andreas Blankl
Untersuchungen zur Erhohung der
Prozessrobustheit bei der Innenhoch-
druck-Umformung von flachigen Halb-
zeugen mit vor- bzw. nachgeschalteten
Laserstrahlfiigeoperationen

LFT, 120 Seiten, 68 Bilder, g Tab. 2009.

ISBN 978-3-87525-287-3.



Band 202: Andreas Schaller

Modellierung eines nachfrageorientierten
Produktionskonzeptes fiir mobile

Telekommunikationsgerate
FAPS, 120 Seiten, 79 Bilder, o Tab. 2009.
ISBN 978-3-87525-289-7.

Band 203: Claudius Schimpf
Optimierung von Zuverldssigkeitsunter-
suchungen, Priifablaufen und Nachar-
beitsprozessen in der Elektronikproduk-
tion

FAPS, 162 Seiten, go Bilder, 14 Tab. 2009.
ISBN 978-3-87525-290-3.

Band 204: Simon Dietrich

Sensoriken zur Schwerpunktslagebestim-
mung der optischen Prozessemissionen
beim Laserstrahltiefschweifden

LFT, 138 Seiten, 70 Bilder, 5 Tab. 2009.
ISBN 978-3-87525-292-7.

Band 205: Wolfgang Wolf
Entwicklung eines agentenbasierten
Steuerungssystems zur
Materialflussorganisation im
wandelbaren Produktionsumfeld
FAPS, 167 Seiten, 98 Bilder. 2009.

ISBN 978-3-87525-293-4.

Band 206: Steffen Polster
Laserdurchstrahlschweifden
transparenter Polymerbauteile

LFT, 160 Seiten, 92 Bilder, 13 Tab. 2009.
ISBN 978-3-87525-294-1.

Band 207: Stephan Manuel Dorfler

RiithrreibschweifSen von walzplattiertem
Halbzeug und Aluminiumblech zur

Herstellung flachiger Aluminiumschaum-
Sandwich-Verbundstrukturen

LFT, 190 Seiten, 98 Bilder, 5 Tab. 2009.
ISBN 978-3-87525-295-8.

Band 208: Uwe Vogt

Seriennahe Auslegung von Aluminium
Tailored Heat Treated Blanks

LFT, 151 Seiten, 68 Bilder, 26 Tab. 2009.
ISBN 978-3-87525-296-5.

Band 209: Till Laumann

Qualitative und quantitative Bewertung
der Crashtauglichkeit von hochstfesten
Stdhlen

LFT, 7 Seiten, 69 Bilder, 7 Tab. 2009.
ISBN 978-3-87525-299-6.

Band 210: Alexander Diehl
GrofReneffekte bei Biegeprozessen-
Entwicklung einer Methodik zur
Identifikation und Quantifizierung
LFT, 180 Seiten, 92 Bilder, 12 Tab. 2010.
ISBN 978-3-87525-302-3.

Band 211: Detlev Staud

Effiziente Prozesskettenauslegung fiir das
Umformen lokal warmebehandelter und
geschweifter Aluminiumbleche

LFT, 164 Seiten, 72 Bilder, 12 Tab. 2010.
ISBN 978-3-87525-303-0.

Band 212: Jens Ackermann

Prozesssicherung beim Laserdurchstrahl-
schweifden thermoplastischer Kunststoffe

LPT, 129 Seiten, 74 Bilder, 13 Tab. 2010.
ISBN 978-3-87525-305-4.

Band 213: Stephan Weidel
Grundlegende Untersuchungen zum
Kontaktzustand zwischen Werkstiick

und Werkzeug bei umformtechnischen
Prozessen unter tribologischen

Gesichtspunkten
LFT, 144 Seiten, 67 Bilder, 11 Tab. 2010.
ISBN 978-3-87525-307-8.



Band 214: Stefan Gei3dorfer
Entwicklung eines mesoskopischen

Modells zur Abbildung von Gréf3eneffek-
ten in der Kaltmassivumformung mit

Methoden der FE-Simulation
LFT, 133 Seiten, 83 Bilder, 1 Tab. 2010.
ISBN 978-3-87525-308-5.

Band 215: Christian Matzner

Konzeption produktspezifischer Losun-
gen zur Robustheitssteigerung elektroni-
scher Systeme gegen die Einwirkung von

Betauung im Automobil
FAPS, 165 Seiten, 93 Bilder, 14 Tab. 2010.
ISBN 978-3-87525-309-2.

Band 216: Florian Schiifdler

Verbindungs- und Systemtechnik fiir
thermisch hochbeanspruchte und
miniaturisierte elektronische Baugruppen
FAPS, 184 Seiten, 93 Bilder, 18 Tab. 2010.
ISBN 978-3-87525-310-8.

Band 217: Massimo Cojutti

Strategien zur Erweiterung der Prozess-
grenzen bei der Innhochdruck-Umfor-
mung von Rohren und Blechpaaren

LFT, 125 Seiten, 56 Bilder, 9 Tab. 2010.
ISBN 978-3-87525-312-2.

Band 218: Raoul Plettke

Mehrkriterielle Optimierung komplexer
Aktorsysteme fiir das Laserstrahljustieren

LFT, 152 Seiten, 25 Bilder, 3 Tab. 2010.
ISBN 978-3-87525-315-3.

Band 219: Andreas Dobroschke

Flexible Automatisierungslésungen fiir
die Fertigung wickeltechnischer Produkte
FAPS, 184 Seiten, 109 Bilder, 18 Tab. 20u.

ISBN 978-3-87525-317-7.

Band 220: Azhar Zam

Optical Tissue Differentiation for
Sensor-Controlled Tissue-Specific
Laser Surgery

LPT, 99 Seiten, 45 Bilder, 8 Tab. 2011.
ISBN 978-3-87525-318-4.

Band 221: Michael Résch

Potenziale und Strategien zur Optimie-
rung des Schablonendruckprozesses in
der Elektronikproduktion

FAPS, 192 Seiten, 127 Bilder, 19 Tab. 20m.
ISBN 978-3-87525-319-1.

Band 222: Thomas Rechtenwald
Quasi-isothermes Laserstrahlsintern von
Hochtemperatur-Thermoplasten - Eine
Betrachtung werkstoff-prozessspezifi-
scher Aspekte am Beispiel PEEK

LPT, 150 Seiten, 62 Bilder, 8 Tab. 2011.

ISBN 978-3-87525-320-7.

Band 223: Daniel Craiovan

Prozesse und Systemldsungen fiir die
SMT-Montage optischer Bauelemente auf
Substrate mit integrierten Lichtwellenlei-
tern

FAPS, 165 Seiten, 85 Bilder, 8 Tab. 201.
ISBN 978-3-87525-324-5.



Band 224: Kay Wagner
Beanspruchungsangepasste
Kaltmassivumformwerkzeuge durch
lokal optimierte Werkzeugoberflichen
LFT, 147 Seiten, 103 Bilder, 17 Tab. 2011.
ISBN 978-3-87525-325-2.

Band 225: Martin Brandhuber

Verbesserung der Prognosegiite des Ver-
sagens von Punktschweifdverbindungen
bei hochstfesten Stahlgiiten

LFT, 155 Seiten, 91 Bilder, 19 Tab. 20m.
ISBN 978-3-87525-327-6.

Band 226: Peter Sebastian Feuser
Ein Ansatz zur Herstellung von

pressgehdrteten Karosseriekomponenten
mit mafdgeschneiderten mechanischen

Eigenschaften: Temperierte Umform-
werkzeuge. Prozessfenster, Prozesssimu-
lation und funktionale Untersuchung

LFT, 195 Seiten, 97 Bilder, 60 Tab. 2012.
ISBN 978-3-87525-328-3.

Band 227: Murat Arbak

Material Adapted Design of Cold Forging
Tools Exemplified by Powder

Metallurgical Tool Steels and Ceramics
LFT, 109 Seiten, 56 Bilder, 8 Tab. 2012.
ISBN 978-3-87525-330-6.

Band 228: Indra Pitz

Beschleunigte Simulation des
Laserstrahlumformens von
Aluminiumblechen

LPT, 137 Seiten, 45 Bilder, 27 Tab. 2012.

ISBN 978-3-87525-333-7.

Band 229: Alexander Grimm
Prozessanalyse und -tiberwachung des

Laserstrahlhartldtens mittels optischer
Sensorik

LPT, 125 Seiten, 61 Bilder, 5 Tab. 2012.
ISBN 978-3-87525-334-4.

Band 230: Markus Kaupper

Biegen von hohenfesten Stahlblechwerk-
stoffen - Umformverhalten und Grenzen
der Biegbarkeit

LFT, 160 Seiten, 57 Bilder, 10 Tab. 2012.
ISBN 978-3-87525-339-9.

Band 231: Thomas Kroifd
Modellbasierte Prozessauslegung fiir
die Kaltmassivumformung unter
Briicksichtigung der Werkzeug- und
Pressenauffederung

LFT, 169 Seiten, 50 Bilder, 19 Tab. 2012.
ISBN 978-3-87525-341-2.

Band 232: Christian Goth

Analyse und Optimierung der Entwick-
lung und Zuverlassigkeit raumlicher
Schaltungstrager (3D-MID)

FAPS, 176 Seiten, 102 Bilder, 22 Tab. 2012.
ISBN 978-3-87525-340-5.

Band 233: Christian Ziegler
Ganzheitliche Automatisierung

mechatronischer Systeme in der Medizin
am Beispiel Strahlentherapie

FAPS, 170 Seiten, 71 Bilder, 19 Tab. 2012.
ISBN 978-3-87525-342-9.



Band 234: Florian Albert
Automatisiertes Laserstrahlloten

und -reparaturloten elektronischer
Baugruppen

LPT, 127 Seiten, 78 Bilder, 11 Tab. 2012.

ISBN 978-3-87525-344-3.

Band 235: Thomas Stohr

Analyse und Beschreibung des
mechanischen Werkstoffverhaltens
von presshdrtbaren Bor-Manganstihlen
LFT, 18 Seiten, 74 Bilder, 18 Tab. 2013.

ISBN 978-3-87525-346-7.

Band 236: Christian Kageler
Prozessdynamik beim
Laserstrahlschweifden verzinkter
Stahlbleche im Uberlappstof3

LPT, 145 Seiten, 8o Bilder, 3 Tab. 2013.

ISBN 978-3-87525-347-4.

Band 237: Andreas Sulzberger

Seriennahe Auslegung der Prozesskette
zur warmeunterstiitzten Umformung

von Aluminiumblechwerkstoffen
LFT, 153 Seiten, 87 Bilder, 17 Tab. 2013.
ISBN 978-3-87525-349-8.

Band 238: Simon Opel

Herstellung prozessangepasster
Halbzeuge mit variabler Blechdicke
durch die Anwendung von Verfahren
der Blechmassivumformung

LFT, 165 Seiten, 108 Bilder, 27 Tab. 2013.

ISBN 978-3-87525-350-4.

Band 239: Rajesh Kanawade
In-vivo Monitoring of Epithelium
Vessel and Capillary Density for the

Application of Detection of Clinical
Shock and Early Signs of Cancer Develop-
ment

LPT, 124 Seiten, 58 Bilder, 15 Tab. 2013.
ISBN 978-3-87525-351-1.

Band 24o0: Stephan Busse

Entwicklung und Qualifizierung eines
Schneidclinchverfahrens

LFT, ug Seiten, 86 Bilder, 20 Tab. 2013.
ISBN 978-3-87525-352-8.

Band 241: Karl-Heinz Leitz

Mikro- und Nanostrukturierung mit kurz
und ultrakurz gepulster Laserstrahlung

LPT, 154 Seiten, 71 Bilder, g9 Tab. 2013.
ISBN 978-3-87525-355-9.

Band 242: Markus Michl

Webbasierte Ansdtze zur ganzheitlichen
technischen Diagnose

FAPS, 182 Seiten, 62 Bilder, 20 Tab. 2013.
ISBN 978-3-87525-356-6.

Band 243: Vera Sturm

Einfluss von Chargenschwankungen
auf die Verarbeitungsgrenzen von
Stahlwerkstoffen

LFT, u3 Seiten, 58 Bilder, g Tab. 2013.

ISBN 978-3-87525-357-3.



Band 244: Christian Neudel

Mikrostrukturelle und mechanisch-tech-
nologische Eigenschaften

widerstandspunktgeschweifdter
Aluminium-Stahl-Verbindungen fiir
den Fahrzeugbau

LFT, 178 Seiten, 171 Bilder, 31 Tab. 2014.
ISBN 978-3-87525-358-0.

Band 245: Anja Neumann

Konzept zur Beherrschung der
Prozessschwankungen im Presswerk
LFT, 162 Seiten, 68 Bilder, 15 Tab. 2014.
ISBN 978-3-87525-360-3.

Band 246: Ulf-Hermann Quentin
Laserbasierte Nanostrukturierung mit
optisch positionierten Mikrolinsen
LPT, 137 Seiten, 89 Bilder, 6 Tab. 2014.
ISBN 978-3-87525-361-0.

Band 247: Erik Lamprecht
Der Einfluss der Fertigungsverfahren
auf die Wirbelstromverluste von

Stator-Einzelzahnblechpaketen fiir den

Einsatz in Hybrid- und Elektrofahrzeu-

gen

FAPS, 148 Seiten, 138 Bilder, 4 Tab. 2014.

ISBN 978-3-87525-362-7.

Band 248: Sebastian Rosel

Wirkmedienbasierte Umformung von
Blechhalbzeugen unter Anwendung

magnetorheologischer Fliissigkeiten als
kombiniertes Wirk- und Dichtmedium

LFT, 148 Seiten, 61 Bilder, 12 Tab. 2014.
ISBN 978-3-87525-363-4.

Band 249: Paul Hippchen
Simulative Prognose der Geometrie

indirekt pressgeharteter Karosseriebau-
teile fur die industrielle Anwendung

LFT, 163 Seiten, 89 Bilder, 12 Tab. 2014.
ISBN 978-3-87525-364-1.

Band 250: Martin Zubeil

Versagensprognose bei der Prozesssimu-
lation von Biegeumform- und Falzverfah-
ren

LFT, 171 Seiten, go Bilder, 5 Tab. 2014.
ISBN 978-3-87525-365-8.

Band 251: Alexander Kiihl

Flexible Automatisierung der
Statorenmontage mit Hilfe einer
universellen ambidexteren Kinematik
FAPS, 142 Seiten, 60 Bilder, 26 Tab. 2014.
ISBN 978-3-87525-367-2.

Band 252: Thomas Albrecht

Optimierte Fertigungstechnologien

fiir Rotoren getriebeintegrierter
PM-Synchronmotoren von
Hybridfahrzeugen

FAPS, 198 Seiten, 130 Bilder, 38 Tab. 2014.
ISBN 978-3-87525-368-9.

Band 253: Florian Risch

Planning and Production Concepts for
Contactless Power Transfer Systems for
Electric Vehicles

FAPS, 185 Seiten, 125 Bilder, 13 Tab. 2014.
ISBN 978-3-87525-369-6.



Band 254: Markus Weigl

Laserstrahlschweifen von Mischverbin-
dungen aus austenitischen und

ferritischen korrosionsbestandigen
Stahlwerkstoffen

LPT, 184 Seiten, u10 Bilder, 6 Tab. 2014.
ISBN 978-3-87525-370-2.

Band 255: Johannes Noneder

Beanspruchungserfassung fiir die Validie-
rung von FE-Modellen zur Auslegung von
Massivumformwerkzeugen

LFT, 161 Seiten, 65 Bilder, 14 Tab. 2014.
ISBN 978-3-87525-371-9.

Band 256: Andreas Reinhardt
Ressourceneffiziente Prozess- und
Produktionstechnologie fiir flexible
Schaltungstrager

FAPS, 123 Seiten, 69 Bilder, 19 Tab. 2014.
ISBN 978-3-87525-373-3.

Band 257: Tobias Schmuck
Ein Beitrag zur effizienten Gestaltung
globaler Produktions- und
Logistiknetzwerke mittels Simulation

FAPS, 151 Seiten, 74 Bilder. 2014.
ISBN 978-3-87525-374-0.

Band 258: Bernd Eichenhiiller
Untersuchungen der Effekte und
Wechselwirkungen charakteristischer

Einflussgrofen auf das Umformverhalten
bei Mikroumformprozessen

LFT, 127 Seiten, 29 Bilder, g Tab. 2014.
ISBN 978-3-87525-375-7.

Band 259: Felix Liitteke

Vielseitiges autonomes Transportsystem
basierend auf Weltmodellerstellung

mittels Datenfusion von Deckenkameras
und Fahrzeugsensoren

FAPS, 152 Seiten, 54 Bilder, 20 Tab. 2014.
ISBN 978-3-87525-376-4.

Band 260: Martin Griiner
Hochdruck-Blechumformung mit
formlos festen Stoffen als Wirkmedium
LFT, 144 Seiten, 66 Bilder, 29 Tab. 2014.

ISBN 978-3-87525-379-5.

Band 261: Christian Brock
Analyse und Regelung des

Laserstrahltiefschweif3prozesses durch
Detektion der Metalldampffackelposition

LPT, 126 Seiten, 65 Bilder, 3 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-380-1.

Band 262: Peter Vatter
Sensitivitdtsanalyse des
3-Rollen-Schubbiegens auf Basis der
Finite Elemente Methode

LFT, 145 Seiten, 57 Bilder, 26 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-381-8.

Band 263: Florian Klampfl

Planung von Laserbestrahlungen durch
simulationsbasierte Optimierung

LPT, 169 Seiten, 78 Bilder, 32 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-384-9.



Band 264: Matthias Domke

Transiente physikalische Mechanismen
bei der Laserablation von diinnen

Metallschichten
LPT, 133 Seiten, 43 Bilder, 3 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-385-6.

Band 265: Johannes Gtz
Community-basierte Optimierung des
Anlagenengineerings

FAPS, 177 Seiten, 8o Bilder, 30 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-386-3.

Band 266: Hung Nguyen
Qualifizierung des Potentials von
Verfestigungseffekten zur Erweiterung
des Umformvermogens aushartbarer
Aluminiumlegierungen

LFT, 137 Seiten, 57 Bilder, 16 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-387-0.

Band 267: Andreas Kuppert
Erweiterung und Verbesserung von Ver-
suchs- und Auswertetechniken fiir die
Bestimmung von Grenzformanderungs-
kurven

LFT, 138 Seiten, 82 Bilder, 2 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-388-7.

Band 268: Kathleen Klaus

Erstellung eines Werkstofforientierten
Fertigungsprozessfensters zur Steigerung
des Formgebungsvermogens von Alumi-
niumlegierungen unter Anwendung einer

zwischengeschalteten Warmebehandlung

LFT, 154 Seiten, 70 Bilder, 8 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-391-7.

Band 269: Thomas Svec

Untersuchungen zur Herstellung von
funktionsoptimierten Bauteilen im

partiellen Presshartprozess mittels lokal
unterschiedlich temperierter Werkzeuge

LFT, 166 Seiten, 87 Bilder, 15 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-392-4.

Band 270: Tobias Schrader
Grundlegende Untersuchungen zur

Verschleifdcharakterisierung beschichte-
ter Kaltmassivumformwerkzeuge

LFT, 164 Seiten, 55 Bilder, 1 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-393-1.

Band 271: Matthdus Brela

Untersuchung von Magnetfeld-Messme-
thoden zur ganzheitlichen Wertschop-
fungsoptimierung und Fehlerdetektion
an magnetischen Aktoren

FAPS, 170 Seiten, g7 Bilder, 4 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-394-8.

Band 272: Michael Wieland

Entwicklung einer Methode zur Prognose
adhasiven Verschleifles an Werkzeugen
fiir das direkte Pressharten

LFT, 156 Seiten, 84 Bilder, g Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-395-5.

Band 273: René Schramm

Strukturierte additive Metallisierung
durch kaltaktives

Atmosphdrendruckplasma
FAPS, 136 Seiten, 62 Bilder, 15 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-396-2.



Band 274: Michael Lechner

Herstellung beanspruchungsangepasster
Aluminiumblechhalbzeuge durch

eine mafdgeschneiderte Variation der
Abkiihlgeschwindigkeit nach
Losungsglithen

LFT, 136 Seiten, 62 Bilder, 15 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-397-9.

Band 275: Kolja Andreas

Einfluss der Oberflichenbeschaffenheit
auf das Werkzeugeinsatzverhalten beim
KaltfliefSpressen

LFT, 169 Seiten, 76 Bilder, 4 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-398-6.

Band 276: Marcus Baum

Laser Consolidation of ITO Nanoparticles
for the Generation of Thin Conductive
Layers on Transparent Substrates

LPT, 158 Seiten, 75 Bilder, 3 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-399-3.

Band 277: Thomas Schneider
Umformtechnische Herstellung
diinnwandiger Funktionsbauteile

aus Feinblech durch Verfahren der
Blechmassivumformung

LFT, 188 Seiten, 95 Bilder, 7 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-401-3.

Band 278: Jochen Merhof

Sematische Modellierung automatisierter
Produktionssysteme zur Verbesserung

der IT-Integration zwischen Anlagen-
Engineering und Steuerungsebene
FAPS, 157 Seiten, 88 Bilder, 8 Tab. 2015.
ISBN 978-3-87525-402-0.

Band 279: Fabian Zoller

Erarbeitung von Grundlagen zur
Abbildung des tribologischen Systems
in der Umformsimulation

LFT, 126 Seiten, 51 Bilder, 3 Tab. 2016.
ISBN 978-3-87525-403-7.

Band 280: Christian Hezler
Einsatz technologischer Versuche zur
Erweiterung der Versagensvorhersage

bei Karosseriebauteilen aus hochstfesten
Stahlen

LFT, 147 Seiten, 63 Bilder, 44 Tab. 2016.
ISBN 978-3-87525-404-4.

Band 281: Jochen Bonig

Integration des Systemverhaltens von
Automobil-Hochvoltleitungen in die
virtuelle Absicherung durch
strukturmechanische Simulation

FAPS, 177 Seiten, 107 Bilder, 17 Tab. 2016.
ISBN 978-3-87525-405-1.

Band 282: Johannes Kohl

Automatisierte Datenerfassung fiir disk-
ret ereignisorientierte Simulationen in
der energieflexibelen Fabrik

FAPS, 160 Seiten, 8o Bilder, 27 Tab. 2016.
ISBN 978-3-87525-406-8.

Band 283: Peter Bechtold

Mikroschockwellenumformung mittels
ultrakurzer Laserpulse

LPT, 155 Seiten, 59 Bilder, 10 Tab. 2016.
ISBN 978-3-87525-407-5.



Band 284: Stefan Berger

Laserstrahlschweifden thermoplastischer
Kohlenstofffaserverbundwerkstoffe mit
spezifischem Zusatzdraht

LPT, u8 Seiten, 68 Bilder, g Tab. 2016.
ISBN 978-3-87525-408-2.

Band 285: Martin Bornschlegl
Methods-Energy Measurement - Eine
Methode zur Energieplanung fiir
Fugeverfahren im Karosseriebau

FAPS, 136 Seiten, 72 Bilder, 46 Tab. 2016.

ISBN 978-3-87525-409-9.

Band 286: Tobias Rackow

Erweiterung des Unternehmenscontrol-
lings um die Dimension Energie

FAPS, 164 Seiten, 82 Bilder, 29 Tab. 2016.
ISBN 978-3-87525-410-5.

Band 287: Johannes Koch
Grundlegende Untersuchungen zur
Herstellung zyklisch-symmetrischer

Bauteile mit Nebenformelementen durch
Blechmassivumformung

LFT, 125 Seiten, 49 Bilder, 17 Tab. 2016.
ISBN 978-3-87525-411-2.

Band 288: Hans Ulrich Vierzigmann
Beitrag zur Untersuchung der
tribologischen Bedingungen in der

Blechmassivumformung - Bereitstellung
von tribologischen Modellversuchen und
Realisierung von Tailored Surfaces

LFT, 174 Seiten, 102 Bilder, 34 Tab. 2016.
ISBN 978-3-87525-412-9.

Band 289: Thomas Senner

Methodik zur virtuellen Absicherung
der formgebenden Operation des
Nasspressprozesses von
Gelege-Mehrschichtverbunden

LFT, 156 Seiten, 96 Bilder, 21 Tab. 2016.

ISBN 978-3-87525-414-3.

Band 29o: Sven Kreitlein
Der grundoperationsspezifische

Mindestenergiebedarf als Referenzwert
zur Bewertung der Energieeffizienz in

der Produktion
FAPS, 185 Seiten, 64 Bilder, 30 Tab. 2016.
ISBN 978-3-87525-415-0.

Band 291: Christian Roos

Remote-Laserstrahlschweifden verzinkter
Stahlbleche in Kehlnahtgeometrie

LPT, 123 Seiten, 52 Bilder, o Tab. 2016.
ISBN 978-3-87525-416-7.

Band 292: Alexander Kahrimanidis

Thermisch unterstiitzte Umformung von
Aluminiumblechen

LFT, 165 Seiten, 103 Bilder, 18 Tab. 2016.
ISBN 978-3-87525-417-4.

Band 293: Jan Tremel
Flexible Systems for Permanent

Magnet Assembly and Magnetic Rotor
Measurement / Flexible Systeme zur

Montage von Permanentmagneten und
zur Messung magnetischer Rotoren

FAPS, 152 Seiten, o1 Bilder, 12 Tab. 2016.
ISBN 978-3-87525-419-8.



Band 294: Ioannis Tsoupis

Schéddigungs- und Versagensverhalten
hochfester Leichtbauwerkstoffe unter

Biegebeanspruchung
LFT, 176 Seiten, 51 Bilder, 6 Tab. 2017.
ISBN 978-3-87525-420-4.

Band 295: Sven Hildering

Grundlegende Untersuchungen zum
Prozessverhalten von Silizium als
Werkzeugwerkstoff fiir das
Mikroscherschneiden metallischer Folien
LFT, 177 Seiten, 74 Bilder, 17 Tab. 2017.
ISBN 978-3-87525-422-8.

Band 296: Sasia Mareike Hertweck
Zeitliche Pulsformung in der
Lasermikromaterialbearbeitung -
Grundlegende Untersuchungen und
Anwendungen

LPT, 146 Seiten, 67 Bilder, 5 Tab. 2017.

ISBN 978-3-87525-423-5.

Band 297: Paryanto
Mechatronic Simulation Approach for

the Process Planning of Energy-Efficient
Handling Systems

FAPS, 162 Seiten, 86 Bilder, 13 Tab. 2017.
ISBN 978-3-87525-424-2.

Band 298: Peer Stenzel

Grof3serientaugliche Nadelwickeltechnik
fir verteilte Wicklungen im

Anwendungsfall der E-Traktionsantriebe
FAPS, 239 Seiten, 147 Bilder, 20 Tab. 2017.
ISBN 978-3-87525-425-9.

Band 299: Mario Lusi¢
Ein Vorgehensmodell zur Erstellung

montagefithrender Werkerinformations-
systeme simultan zum

Produktentstehungsprozess
FAPS, 174 Seiten, 79 Bilder, 22 Tab. 2017.
ISBN 978-3-87525-426-6.

Band 300: Arnd Buschhaus
Hochprazise adaptive Steuerung und
Regelung robotergefiihrter Prozesse
FAPS, 202 Seiten, 96 Bilder, 4 Tab. 2017.

ISBN 978-3-87525-427-3.

Band 301: Tobias Laumer
Erzeugung von thermoplastischen

Werkstoffverbunden mittels simultanem,
intensitatsselektivem

Laserstrahlschmelzen
LPT, 140 Seiten, 82 Bilder, o Tab. 2017.
ISBN 978-3-87525-428-0.

Band 302: Nora Unger

Untersuchung einer thermisch unter-
stuitzten Fertigungskette zur Herstellung

umgeformter Bauteile aus der hoherfes-
ten Aluminiumlegierung EN AW-7020

LFT, 142 Seiten, 53 Bilder, 8 Tab. 2017.
ISBN 978-3-87525-429-7.

Band 303: Tommaso Stellin
Design of Manufacturing Processes for

the Cold Bulk Forming of Small Metal
Components from Metal Strip

LFT, 146 Seiten, 67 Bilder, 7 Tab. 2017.
ISBN 978-3-87525-430-3.



Band 304: Bassim Bachy
Experimental Investigation, Modeling,

Simulation and Optimization of Molded
Interconnect Devices (MID) Based on
Laser Direct Structuring (LDS) / Experi-
mentelle Untersuchung, Modellierung,
Simulation und Optimierung von Molded
Interconnect Devices (MID) basierend
auf Laser Direktstrukturierung (LDS)

FAPS, 168 Seiten, 120 Bilder, 26 Tab. 2017.
ISBN 978-3-87525-431-0.

Band 305: Michael Spahr

Automatisierte Kontaktierungsverfahren
fiir flachleiterbasierte
Pkw-Bordnetzsysteme

FAPS, 197 Seiten, 98 Bilder, 17 Tab. 2017.
ISBN 978-3-87525-432-7.

Band 306: Sebastian Suttner

Charakterisierung und Modellierung
des spannungszustandsabhdngigen
Werkstoffverhaltens der Magnesium-
legierung AZ31B fiir die numerische

Prozessauslegung
LFT, 150 Seiten, 84 Bilder, 19 Tab. 2017.
ISBN 978-3-87525-433-4-

Band 307: Bhargav Potdar

A reliable methodology to deduce
thermo-mechanical flow behaviour of

hot stamping steels
LFT, 203 Seiten, 98 Bilder, 27 Tab. 2017.
ISBN 978-3-87525-436-5.

Band 308: Maria Loffler

Steuerung von Blechmassivumformpro-
zessen durch mafgeschneiderte

tribologische Systeme

LFT, viii u. 166 Seiten, go Bilder, 5 Tab.
2018. ISBN 978-3-96147-133-1.

Band 309: Martin Miiller

Untersuchung des kombinierten Trenn-
und Umformprozesses beim Fligen art-
ungleicher Werkstoffe mittels
Schneidclinchverfahren

LFT, xi u. 149 Seiten, 89 Bilder, 6 Tab.
2018. ISBN: 978-3-96147-135-5.

Band 310: Christopher Kastle

Qualifizierung der Kupfer-Drahtbond-
technologie fiir integrierte Leistungs-
module in harschen Umgebungs-
bedingungen

FAPS, xii u. 167 Seiten, 70 Bilder, 18 Tab.
2018. ISBN 978-3-96147-145-4.

Band 3u: Daniel Vipavc

Eine Simulationsmethode fiir das
3-Rollen-Schubbiegen

LFT, xiii u. 121 Seiten, 56 Bilder, 17 Tab.
2018. ISBN 978-3-96147-147-8.

Band 312: Christina Ramer

Arbeitsraumiiberwachung und autonome
Bahnplanung fiir ein sicheres und
flexibles Roboter-Assistenzsystem

in der Fertigung

FAPS, xiv u. 188 Seiten, 57 Bilder, g Tab.
2018. ISBN 978-3-96147-153-9.

Band 313: Miriam Rauer

Der Einfluss von Poren auf die
Zuverlassigkeit der Lotverbindungen
von Hochleistungs-Leuchtdioden

FAPS, xii u. 209 Seiten, 108 Bilder, 21 Tab.
2018. ISBN 978-3-96147-157-7.



Band 314: Felix Tenner

Kamerabasierte Untersuchungen der
Schmelze und Gasstromungen beim
Laserstrahlschweifden verzinkter Stahl-
bleche

LPT, xxiii u. 184 Seiten, 94 Bilder, 7 Tab.
2018. ISBN 978-3-96147-160-7.

Band 315: Aarief Syed-Khaja

Diffusion Soldering for High-temperature
Packaging of Power Electronics

FAPS, x u. 202 Seiten, 144 Bilder, 32 Tab.
2018. ISBN 978-3-87525-162-1.

Band 316: Adam Schaub
Grundlagenwissenschaftliche Unter-
suchung der kombinierten Prozesskette
aus Umformen und Additive Fertigung
LFT, xi u. 192 Seiten, 72 Bilder, 27 Tab.
2019. ISBN 978-3-96147-166-9.

Band 317: Daniel Grobel

Herstellung von Nebenformelementen
unterschiedlicher Geometrie an Blechen
mittels FlieRpressverfahren der Blech-
massivumformung

LFT, x u. 165 Seiten, 96 Bilder, 13 Tab.
2019. ISBN 978-3-96147-168-3.

Band 318: Philipp Hildenbrand
Entwicklung einer Methodik zur Herstel-
lung von Tailored Blanks mit definierten
Halbzeugeigenschaften durch einen
Taumelprozess

LFT, ix u. 153 Seiten, 77 Bilder, 4 Tab.
2019. ISBN 978-3-96147-174-4.

Band 319: Tobias Konrad

Simulative Auslegung der Spann- und
Fixierkonzepte im Karosserierohbau:
Bewertung der Baugruppenmaf3haltigkeit
unter Berticksichtigung schwankender
Einflussgroflen

LFT, x u. 203 Seiten, 134 Bilder, 32 Tab.
2019. ISBN 978-3-96147-176-8.

Band 320: David Meinel

Architektur applikationsspezifischer
Multi-Physics-Simulationskonfiguratoren
am Beispiel modularer Triebziige

FAPS, xii u. 166 Seiten, 82 Bilder, 25 Tab.
2019. ISBN 978-3-96147-184-3.

Band 321: Andrea Zimmermann
Grundlegende Untersuchungen zum Ein-
fluss fertigungsbedingter Eigenschaften
auf die Ermiidungsfestigkeit kaltmassiv-
umgeformter Bauteile

LFT, ix u. 160 Seiten, 66 Bilder, 5 Tab.
2019. ISBN 978-3-96147-190-4.

Band 322: Christoph Amann

Simulative Prognose der Geometrie
nassgepresster Karosseriebauteile aus
Gelege-Mehrschichtverbunden

LFT, xvi u. 169 Seiten, 8o Bilder, 13 Tab.
2019. ISBN 978-3-96147-194-2.

Band 323: Jennifer Tenner

Realisierung schmierstofffreier Tiefzieh-
prozesse durch mafdgeschneiderte Werk-
zeugoberflachen

LFT, x u. 187 Seiten, 68 Bilder, 13 Tab.
2019. ISBN 978-3-96147-196-6.

Band 324: Susan Zoller

Mapping Individual Subjective Values to
Product Design

KTmfk, xi u. 223 Seiten, 81 Bilder, 25 Tab.
2019. ISBN 978-3-96147-202-4.



Band 325: Stefan Lutz

Erarbeitung einer Methodik zur
semiempirischen Ermittlung der
Umwandlungskinetik durchhartender
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