Mikrostrukturelle Vorgénge bei der Verformung
verschiedener héher- und hdochstfester
Stahlblechwerkstoffe

Mirko Schaper






Vorwort 3

Vorwort

Stahlwerkstoffe erleben in den letzten Jahren eine noch nie dagewesene
Diversifikation, die mit der Einfuhrung hunderter neuer Stahlgiten im Bereich des
Automobilen Leichtbaus einhergegangen ist.

Diese Guten sind in erster Linie optimiert im Hinblick auf eine gute Verformbarkeit bei
maoglichst hoher Festigkeit. Gleichzeitig sollen eine moglichst grol3e
Energieaufnahme im Fall eines Zusammenpralls und eine Reduktion der Dichte
erreicht werden. Um dies zu realisieren, werden derzeitig zwei verschiedene
Forschungsrichtungen verfolgt: Zum einen die Entwicklung von hochmanganhaltigen
Stahlen mit zusatzlichen Verformungsmechanismen wie Zwillingsbildung (siehe
Kapitel 3.10.3) oder Restaustenitumwandlung (siehe Kapitel 3.10.8), zum anderen
die Etablierung von Vergutungsstahlen, die fur eine Warmebehandlung (siehe
Kapitel 3.8) vor, wahrend oder nach der Umformung geeignet sind.

Diese Stahle sind zum Teil ab initio und zum Teil empirisch oder als
Weiterentwicklung bestehender Konzepte entstanden. Im Allgemeinen sind ihre
makroskopischen Eigenschaften sehr gut untersucht, die mikrostrukturellen
Vorgéange, aus denen diese Eigenschaften resultieren, sind meist nicht vollstandig
beschrieben.

Das Ziel dieser Arbeit ist es daher, die prinzipiellen Verformungsmechanismen
moderner Stahlwerkstoffe zu beschreiben und gleichzeitig die
materialwissenschaftlichen Grundlagen dieser Ablaufe zu erlautern.

Daruiber hinaus wird ein Uberblick tiber alle Gruppen derzeitig verwendeter
Blechwerkstoffe gegeben und die gesamte Prozesskette zur Herstellung und
Verarbeitung moderner Feinblechwerkstoffe beschrieben.

In dieser Habilitationsschrift werden nur die werkstoffkundlichen Aspekte behandelt,
die notig sind, um die beschriebenen Ergebnisse verstehen und interpretieren zu
koénnen.

Wenn eigene Ergebnisse zu den verschiedenen Werkstoffen gezeigt werden,
stammen diese aus verschiedenen, durch die DFG geforderte, Forschungsvorhaben.
Hierbei handelt es sich um folgende Projekte:

e FOR 522 ,Grundlagen der Warmblechumformung®; TP: Modellierung des
Werkstoffverhaltens beim Warmumformen hdchstfester Stahle durch die
Simulation mikrostruktureller Vorgange

e Transregio 73 ,Dickblechumformung®; TP: Analyse der
belastungspfadabhangigen Schadigungs- und Mikrostrukturentwicklung zur
numerischen Auslegung von Blech-Massiv-Umformprozessen

e SPP 1204 ,Schnelle Algorithmen®; Zeiteffiziente Prozesskettenmodellierung
und -berechnung in der Blechumformung und -verarbeitung

e Paketantrag ,ldentifikation und Modellierung der Werkstoffcharakteristik fur die
Finite-Element-Analyse von Blechumformprozessen®, TP: Mikrostrukturelle
Untersuchung des Werkstoffverhaltens bei der Umformung
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Einige fur den Grundlagenteil, in erster Linie im Bereich der Warmebehandlung,
Ubernommene Ergebnisse und Darstellungen stammen aus folgenden Projekten:

e SFB 489 ,Prazisionsschmieden®;, TP: Modellierung und Simulation zur
kontrollierten AbklUhlung prazisionsgeschmiedeter Bauteile

e FOR 922 ,Strangpressen®; TP: Untersuchung und Modellierung einer
integrierten Spraykuhlung beim Strangpressen mit simulationsbasierter
Auslegung des Dusenfeldes

Daher mdchte ich an dieser Stelle meinen Dank an die Deutsche
Forschungsgemeinschatft richten, die es durch die Finanzierung dieser
Forschungsprojekte ermdglicht hat, eine wissenschaftliche Basis zu schaffen, um
diese Arbeit anzufertigen.

Daruber hinaus gilt mein Dank nattrlich auch den Wissenschaftlern, die diese
Projekte bearbeiten, insbesondere Dr. Ronald Springer, Dr. Gregory Gershteyn, Dr.
Olexandr Grydin, Florian Nurnberger, Dennis Fassmann und Marc Nowak. Aber auch
den anderen Mitarbeitern des Institutes, die zum Gelingen dieser Arbeit beigetragen
haben wie zum Beispiel Arne Pinkvos und Dr. Torsten Heidenblut.

Im wissenschaftlichen Teil der Arbeit zeige ich auch Ergebnisse der anderen, an den
oben genannten Projekten beteiligten, Institute. Dies sind im Wesentlichen das
Institut fir Umformtechnik und Leichtbau der Technischen Universitat Dortmund, der
Lehrstuhl fur Fertigungstechnologie der Friedrich-Alexander-Universitat
Erlangen-Nurnberg und der Lehrstuhl fir Werkstoffe des Maschinenbaus der
Technischen Universitat Chemnitz ihren Mitarbeitern und Lehrstuhlinhabern gilt mein
Dank.

Wesentliche Ergebnisse bei der Untersuchung von TRIP-Stéhlen sind in enger
Zusammenarbeit mit Frau Prof. L. Teplyakova von der Tomsk State University of
Architecture and Building in Russland entstanden, die im Rahmen des ,Michail
Lomonosov-Programms* des DAAD einen langeren Studienaufenthalt am Institut fur
Werkstoffkunde absolviert hat.

Mein ganz besonderer Dank gilt meinem Institutsdirektor Prof. Dr.-Ing. habil. Dr.-Ing.
E.h. Dr. h.c. Fr.-W. Bach, der meinen wissenschaftlichen Werdegang seit Jahren
begleitet. Er hat mir die Gelegenheit gegeben ein eigenstandiges Forschungsprofil zu
entwickeln und so die Méglichkeit zur Anfertigung dieser Arbeit geschaffen.

Garbsen, den 03.03.2010
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1 Einleitung

1.1 Vom Meteoriteneisen zum wichtigsten
Konstruktionswerkstoff

Glauben wir der griechischen Mythologie, wurde das Eisen von Gaia, der Mutter
Erde, geschaffen, um daraus eine Waffe fir inren Sohn Kronos zu schmieden. Mit
dieser Sichel ist Kronos zum Kampf gegen seinen Vater Uranos angetreten und hat
ihn damit getttet [CARSO0].

Heute sehen wir diese Sache in der Regel etwas wissenschaftlicher, denn aktuellen
Erkenntnissen zur Folge entsteht Eisen bei der Kernfusion im Inneren von grof3en
Sternen® und ist das haufigste schwere Element® des Universums. Dies liegt daran,
dass Eisen, auf Grund der geringsten Bindungsenergie pro Nukleon, den Endpunkt
der stellaren Nukleosynthese darstellt. Schwerere Elemente kdnnen nur durch Novae
oder Supernovae gebildet werden und sind dementsprechend seltener.

Vom Planeten Erde macht Eisen praktisch genau ein Drittel der Masse aus.
Unerreichbar fir uns befindet sich die gréf3te Menge davon im ca. 2600 km
durchmessenden festen Erdkern und der flissigen Eisen-Nickelschmelze, die den
inneren Kern umflieRt.?

In der Erdkruste, die sich zum Durchmesser des Planeten in etwa verhalt wie die
Schale eines Apfels zur ganzen Frucht, kommt Eisen mit 4,5 %* bis 5 % vor und ist
hier das vierthaufigste Element und nach Aluminium das zweithaufigste Metall
[SCHAOQB].

Trotz seiner Haufigkeit, der gleichmafigen Verteilung Uber den ganzen Planeten und
seiner Uberragenden Eigenschaften, hat es lange gedauert, bis Eisen im

8. Jahrhundert v. Chr. die Bronze abgeldst hat und so die Eisenzeit einlautete. Wie
alle Metalle, die nicht zu den Edelmetallen® zéhlen, kommt Eisen in der Natur,
abgesehen vom sehr seltenen Meteoriteneisen, nie im gediegenen Zustand vor. Wir
finden es in der Regel als oxidisches Erz und daher musste zunéchst eine
Technologie zur Reduktion der Erze entwickelt werden. Stahl, also das mit
Kohlenstoff legierte Eisen, verdankt seinen Siegeszug gegenuber der Bronze
Ubrigens in erster Linie der besseren Verfugbarkeit der Erze und nicht etwa seinen
damals noch nicht voll ausgeschépften Eigenschaften.

! Aus 2 Silizium™-Atomen wird zunachst Nickel®® gebildet das dann unter B+ Zerfall in Kobalt®” und
unter erneutem B+-Zerfall zu Eisen®® umgewandelt wird.

% Betrachtet man das gesamte Universum, besteht es praktisch ausschlie3lich aus Wasserstoff (77 %)
und Helium (22 %) [FROOQ7], die in den ersten 3 Minuten nach dem Urknall durch primordiale
Nukleosynthese entstanden sind. Alle anderen Elemente wurden erst viel spater bei der Entstehung
der Sterne erzeugt.

® Die Bewegung dieser elektrisch leitenden Schmelze um den Erdkern erzeugt das Magnetfeld der
Erde. Obwohl sich dieses Feld stéandig mit den schwankenden Strémungsbedingungen andert, weist
es die meisten Partikel der Sonnenwinde ab und erméglicht so erst das Vorhandensein komplexer
Lebensformen.

* Far alle Angaben zur Menge von Legierungselementen gilt in diesem Werk, dass sie in
Masseprozent erfolgen.

® Nur Kupfer, Silber, Gold (die physikalischen Edelmetalle, die vollstindig gefillte d-B&nder haben und
daher extrem reaktionstrage sind) sowie Platin kommen gediegen, also in reiner Form in der Natur
Vor.
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Metallurgisch war der Beginn der Eisenzeit dadurch gekennzeichnet, dass relativ
kleine Schachtofen, die Renndfen, eingesetzt wurden, um das Eisenerz mit Hilfe
von Holzkohle oder Torf zu reduzieren. Da die maximale Temperatur dieser Ofen
trotz des Einsatzes von Blasebéalgen bei nur etwa 1200 °C lag, konnte kein flussiges
Eisen erzeugt werden, sondern lediglich eine sogenannte ,Luppe”. Diese Mischung
von Eisen und Schlacke musste anschlieBend sehr aufwendig durch Schmieden
getrennt werden, bevor man das Eisen verarbeiten konnte. Eine Ofentechnik, die
ausreichende Temperaturen erreichte, um Eisen zu schmelzen und zu giel3en,
existierte in Europa erst ab dem 14. Jahrhundert n. Chr. Seit dieser Zeit lasst sich der
Siegeszug dieses bedeutenden Werkstoffes nicht mehr aufhalten.

Ein weltweit bekanntes Denkmal wurde dem Eisen 1958, zur ersten Weltausstellung
nach dem zweiten Weltkrieg, in Briissel mit dem Bau des ,Atomiums* gesetzt® (siehe
Abbildung 1). Es stellt, 102 Meter hoch, die kubisch-raumzentrierte Elementarzelle
(siehe Kapitel 3.1.2) des ferritischen Eisens dar (in 165-milliardenfacher
VergroRerung aber mit vollig unrealistischem Verhaltnis vom Atomradius zur
Kantenlange der Elementarzelle).

Abbildung 1: Atomium in Brissel; das ,,Symbol fiir die friedliche Nutzung der Kernenergie“ hat
den Aufbau einer kubisch raumzentrierten Elementarzelle.

® Warum der Architekt André Waterkeyn ausgerechnet Eisen als ,Symbol fur die friedliche Nutzung
der Kernenergie“ heranzieht, bleibt ratselhaft, denn Eisen ist das einzige Element, aus dem (auf Grund
der Bindungsenergie pro Nukleon) weder durch Kernspaltung noch durch Kernfusion Energie
gewonnen werden kann. Das heute zur Kernfusion verwendete Uran ist (bei RT) orthorhombisch und
Plutonium ist (ebenfalls bei RT) monklin.


http://de.wikipedia.org/wiki/Kernenergie
http://de.wikipedia.org/wiki/Andr%C3%A9_Waterkeyn
http://de.wikipedia.org/wiki/Kernenergie
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Heute ist Stahl der dominierende Werkstoff im Maschinen- und Anlagenbau, beim
Schiffbau und in der Automobilindustrie. Diese uneingeschrankte Vormachtsstellung
begrindet sich immer noch auf die gleichen Vorteile wie schon zu Beginn der
Eisenzeit. Die gute Verfugbarkeit der Eisenerze’ (vornehmlich werden heute
Magnetit und Hamatit (siehe Kapitel 4.1.1) verarbeitet) und deren relativ einfache
Reduktion mittels Koks ermdéglichen einen, im Vergleich zu den anderen Metallen,
unschlagbaren Preis.

Der grofdte Vorteil ist aber die unglaubliche Bandbreite der Eigenschaften, die dieser
Werkstoff in Abhangigkeit seiner exakten Zusammensetzung, seiner
Umformgeschichte und seiner Warmebehandlung bietet [STEOQ6].

Dies liegt zum einen an der Allotropie® und zum anderen an der
Valenzelektronenkonfiguration (siehe Kapitel 3.1.1) des Eisens. Beides zusammen
ermdglicht eine ausgepragte Substitutionsmischkristallbildung, die Bildung von
Einlagerungsmischkristallen(siehe Kapitel 3.2.1.3) und die Bildung zahlreicher
intermetallischer Phasen. Neben den Grundmodifikationen Ferrit und Austenit sowie
ihren Mischkristallen kdnnen daher noch die Gefligebestandteile Perlit, Bainit und
Martensit gleichzeitig nebeneinander vorliegen(siehe Kapitel 3.6). Zusatzlich lassen
sich durch Verformung oder Warmebehandlung einige dieser Phasen in andere
umwandeln [FROO07].

Daher ist es mdglich, sowohl Stahle mit ausgezeichneter Verformbarkeit zu erzeugen
als auch gehartete Stahle mit 20fach héheren Festigkeiten, die als Schneid- und
Stanzwerkzeuge eingesetzt werden kénnen.

Heute und auch fur die kommenden Jahrzehnte ist und bleibt Stahl der wichtigste
Konstruktionswerkstoff der Menschen.

Die weltweite Stahlproduktion hat in der Zeit zwischen dem 2. Weltkrieg und der
ersten Olkrise 1974 einen starken Anstieg von ca. 180 Mio. Tonnen auf etwa

700 Mio. Tonnen verzeichnet. Nach einer Phase der Stagnation ist es von 1999 bis
zum Beginn der Wirtschaftskrise 2008 erneut zu einem starken Zuwachs von 71 %
gekommen (siehe Abbildung 2).

Demgegenuiber werden zum Beispiel lediglich 40 Millionen Tonnen Aluminium oder
220 Millionen Tonnen Kunststoffe pro Jahr hergestellt.

"Von den insgesamt etwa 2 Trilliarden (1021) Tonnen [FROOQ7] sind derzeit 160 Milliarden Tonnen als
wirtschaftlich abbaubar eingestuft [STE06].

& Mit Allotropie bezeichnet man die Eigenschaft von Festkdrpern in Abhéngigkeit von Temperatur und
Druck unterschiedliche Kristallstrukturen anzunehmen.
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Abbildung 2: Weltweite Stahlerzeugung seit 1900 (Quelle: World Steel Association)

Auch wenn auf Grund der weltweiten Wirtschaftskrise ein etwa 20-prozentiger
Einbruch im Jahr 2009 zu verzeichnen ist, gehen die Prognosen fir die kommenden
Jahre von einem Ausgleich dieses Einbruchs und von einem weiteren Anwachsen
der Stahlproduktion aus.

In Deutschland hatte sich die Produktion in den Jahren vor der Krise stabil bei etwa
46 Millionen Tonnen eingependelt [STEO06] und lag 2008 bei 45,8 Millionen Tonnen.
Die Ausbringung gemessen an der Zahl der Beschaftigten hat sich allerdings von
1960 bis heute auf 526 Tonnen pro Mitarbeiter mehr als versechsfacht [BES09].

Von den etwa 40 Millionen Tonnen Walzstahl, die in Deutschland unter reguléaren
wirtschaftlichen Bedingungen derzeit verarbeitet werden, entfallen ca. 12,5 Millionen
Tonnen auf die Produktion von Stral3enfahrzeugen [LANOS]. In diesem wichtigen
Wirtschaftszweig spielt in den letzten Jahren der Leichtbau eine immer wichtigere
Rolle, da sich nur auf diesem Wege die selbstauferlegte und gesetzlich
vorgeschriebene CO,-Reduktion realisieren lasst [BREQ9, FLO09, SCHAO08a,
SCHAOQ9a]. Um dieses Ziel zu verwirklichen, findet derzeit ein
Substitutionswettbewerb zwischen den Werkstoffen Stahl, Aluminium, Magnesium
und Kunststoff statt [BES09]. Die an dieser Stelle oft angegebenen Werte von 1 Liter
Treibstoffreduktion pro 100kg reduziertem Fahrzeuggewicht lassen sich allerdings
nicht erreichen. Werte zwischen 0,15 I und 0,4 | pro 100 km sind jedoch durchaus
realistisch [ROHO09].

Zur konsequenten Umsetzung dieses Leichtbaugedankens werden leichte Stahle
bendtigt, die sich gut tiefziehen lassen (siehe Kapitel 4.3) und als fertiges Produkt
Uber sehr gute Festigkeiten bei einer ausreichenden Restverformbarkeit fir ein
hohes Energieaufnahmevermdgen im Crashfall verfiigen [BES09].

Diese gegenlaufigen Anforderungen, wie gute Verformbarkeit und hohe Festigkeit,
lassen sich mit den konventionellen Stahlgiten nicht realisieren. Es werden daher
zwei neue Wege beschritten, um diesen Ansprichen gerecht zu werden. Der erste ist
die Entwicklung moderner mehrphasiger Stahle. Diese Gruppe von Stahlen zeichnet
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sich durch ihre komplexen Geflige aus, die sowohl eine verbesserte Umformbarkeit
als auch eine deutliche Verfestigung durch die Erzeugung und Blockade von
Versetzungen sowie die Umwandlung von Restaustenit ermdglichen (siehe

Kapitel 2.2 und Kapitel 2.3).

Der zweite Weg ist die Verwendung von Stahlguten, die wahrend oder nach der
Verformung eine Warmebehandlung erfahren und so bei der Verformung weich sind
und als fertiges Bauteil in mehr oder minder martensitischem Zustand vorliegen
(siehe Kapitel 2.4) [AHSSO06].

Eine Kenntnis aller Materialeigenschaften in Abhangigkeit der verschiedenen
Anforderungsprofile ist heute unerlasslich, da im modernen Automobilbau vor dem
Beginn der ersten Tests, alle Teilschritte der Prozesskette mit Hilfe von
Simulationsrechnungen, ausgelegt werden [SCHA08a, SCHAO08D].

Neben den Kennwerten der mechanischen Eigenschaften und Umformbarkeit
mussen bei der Werkstoffentwicklung auch der Preis und die Verfligbarkeit des
Werkstoffes beachtet werden [SCHAQ09a].

1.2 Neue Trends und Werkstoffentwicklungen
bei Stahlblechen

Ein moderner PKW besteht zu etwa 50 % aus Stahl und die schwerste Baugruppe
dieser Fahrzeuge, die Karosserie, zu 95 %. Hoherfeste moderne Mehrphasenstéahle
sind daher die erfolgreichsten Leichtbauwerkstoffe der vergangenen Jahre [OVEOQ9].
Die Entwicklung neuer Stahlwerkstoffe wird hauptsachlich von den Bediirfnissen der
Automobilindustrie bestimmt. Dies ist darin begrindet, dass ca. 50 % der Produktion
von kalt gewalzten Stahlprodukten an OEMs® oder Zulieferer der Automobilindustrie
ausgeliefert werden.
Die wichtigsten Anforderungen in diesem Industriezweig sind derzeit eine
Reduzierung des CO,-Ausstol3es wahrend der Produktion und des Betriebes der
Fahrzeuge sowie eine immer weiter voranschreitende Verbesserung der passiven
Sicherheit. Die gesamte Liste der Anforderungen an moderne Werkstoffe fur die
Automobilindustrie umfasst die Punkte:

- Leichtbau

- Dynamische Steifigkeit

- Energieaufnahme

- Kosten

- Recyclingfahigkeit

- Korrosionsbestandigkeit
- Produktionssicherheit
[FLAO7]

Um diese Anforderungen bei gleichzeitiger hervorragender Umformbarkeit zu
realisieren, wurden in den letzten Jahrzehnten eine ganze Reihe neuer Blechglten
entwickelt [MERO6, FROO07b]. Das Produktportfolio zur Herstellung von
Karosseriekomponenten aus Stahlblechen hat sich daher in den letzten 30 Jahren
ausgehend von Tiefziehstahlen und mikrolegierten Stéhlen auf tber 100 Sorten
erweitert [OVEOQ9].

o Original equipment manufacturer - Originalausristungshersteller
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Abbildung 3: Entwicklungstrend moderner Stahlblechwerkstoffe; Jahr der Markteinfiihrung
und Produkt aus Zugfestigkeit und Bruchdehnung [FROO07b]

Den zeitlichen Verlauf dieser Entwicklung zeigt Abbildung 3 beginnend in den 70er
Jahren mit der Einfihrung von mikro- und phosphorlegierten Stahlen, tber die
Entwicklung erster hoherfester Glten Anfang der 90er Jahre, bis hin zu den aktuellen
Forschungsschwerpunkten (siehe Kapitel 2). Neben der Zeitachse ist auch das
Produkt aus Zugfestigkeit und Bruchdehnung dargestellt. Aus diesem Wert lassen
sich ungefahre Werte fur die Umformbarkeit und die Energieaufnahme im Crashfall
ableiten.

Um die Umformeigenschaften dieser Stahlsorten noch besser vergleichen zu kénnen
werden sie haufig in einem Diagramm dargestellt, das die Bruchdehnung tber der
Zugfestigkeit zeigt (siehe Abbildung 4). Hier kdnnen prinzipiell drei Gruppen
unterschieden werden.

Erstens die Stahle, die zu der blauen Gruppe® im unteren Bereich z&hlen. Diese
Gruppe besteht aus sehr unterschiedlichen Giuten und zeigt am starksten den
Zusammenhang, dass die Steigerung der Festigkeit immer mit der Reduzierung der
Umformbarkeit einhergeht.

Eine Verschiebung der Eigenschaften in die, fur die Umformung ideale, rechte obere
Ecke des Bananendiagrammes, ist fir Werkstoffe aus dieser Gruppe, auf Grund ihrer
Legierungskonzepte, nicht moglich. Es gibt aber Giten, die wahrend oder nach der
Umformung noch einer Warmebehandlung unterzogen werden. Sie kbnnen eine
gute Umformbarkeit mit einer hohen Festigkeit der Bauteile kombinieren. Wenn man
das fur Abbildung 3 berechnete Produkt aus Zugfestigkeit und Bruchdehnung bildet,
wirde ein presshéartbarer 22MnB5 (siehe Kapitel 7.2) mit 75.000 MPa % den
héchsten Wert erreichen™,

1% Nach der gebogenen Form dieser Gruppe wird das Diagramm gerne ,Gurken-, oder “Bananen-
Diagramm® genannt.

! Hierzu werden die Bruchdehnung im warmen austenitischen Zustand und die Festigkeit im
geharteten martensitischen Zustand zu Grunde gelegt, was die tatséchliche Vergleichbarkeit
erschwert.
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Abbildung 4: Bruchdehnung in Abhangigkeit der Zugfestigkeit ausgewahlter Tiefziehwerkstoffe
[FROO7b]

Die zweite Gruppe, die ein Stick zu héheren Festigkeiten und hoheren
Bruchdehnungen verschoben ist, bilden die austenitischen, rostfreien Stéhle. Diese
haben aber signifikant hohere Kosten und werden heute nur selten eingesetzt, da
auch die schweif3technische Ausfuhrung von schwarz/weif3-Verbindungen
aufwendiger ist als das Fugen unterschiedlicher, niedrig legierter Werkstoffe.

Die dritte Gruppe in der rechten oberen Ecke wird von den neuen Leichtbaustahlen
mit hohen Mangangehalten gebildet (siehe Kapitel 2.3). Diese sind momentan
Gegenstand intensiver Forschung und noch nicht in den Markt eingefuhrt, da sie nur
schwer konventionell mittels Strangguss gefertigt werden kdnnen.

Neben dieser zuletzt genannten Gruppe werden derzeit intensive Forschungen zu
Weiterentwicklung der modernen Mehrphasenstahle betrieben, die sich durch eine
sehr starke Verfestigung auszeichnen und gleichzeitig im Crashfall tiber
hervorragende spezifische Energieaufnahmevermogen verfiigen (siehe Abbildung 5).
Um das Potential dieser Verfestigung, die sich aus einer Kaltverfestigung, dem
,Workhardening“ und einer kunstlichen Alterung dem ,Bake-Hardening*
zusammensetzt, voll ausschopfen zu kdnnen, muss bereits bei der Konzeption des
Fahrzeuges beachtet werden, dass der Werkstoff auch eine ausreichende
Verstreckung erfahrt [JARO7].
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Abbildung 5: Spezifische Energieabsorption verschiedener Stahlblechwerkstoffe in J/mms3
[FROO7b]

Die unterschiedlichen Werte der spezifischen Energieabsorption zeigt Abbildung 5 fur
moderne Mehrphasen TWIP— und TRIPLEX-Stahle (siehe Kapitel 2.3) bei einer
crashrelevanten Dehnrate von 100 s™ im Vergleich zu kommerziellen Tiefziehstéhlen
[FROO7b]. Die mehr als doppelt so hohe Energieaufnahme spricht deutlich fir den
Einsatz der modernen Stahlsorten.

Wie bereits erwahnt wird derzeit auch die Entwicklung von Stahlen vorangetrieben,
die wahrend oder nach der Umformung einer Warmebehandlung unterzogen werden.
Hier sind zun&chst die presshéartbaren Stahle zu nennen, bei denen es sich in der
Regel um Giiten vom Typ 22MnB5*? handelt, die tiber Korrosionsschutzschichten
verfugen, die, im Gegensatz zu Zink, auch bei hoheren Temperaturen auf dem
Werkstoff verbleiben. Dadurch ist es moglich die Stahle vor dem Umformen zu
austenitisieren und beim Umformen im Werkzeug zu harten. Der Vorteil dieses
Verfahrens ist eine sehr hohe Festigkeit der Bauteile (bis 1600 MPa) bei brillanten
Umformeigenschaften im austenitischen Zustand. Aul3erdem tritt bei dieser Art der
Fertigung praktisch keine Ruckfederung auf.

Momentane Forschungsthemen bei dieser Technologie sind die Verkirzung der
Taktzeiten, die Fertigung von gradierten Bauteilen und alternative Beschichtung.
Aber auch neuere noch festere Giten befinden sich in der Entwicklung [AHSSO06,
BROO07, LEC06, WIL06, BERO9].

Die zweite Gruppe der warmebehandelbaren Stahle bilden die noch relativ neuen
lufthartenden Stahle™® (siehe Kapitel 7.1). Zur Erhdhung der Festigkeitssteigerung
von kraftaufnehmenden Karosserieteilen wie z.B. Séaulen, Tunnel oder Achstrager
soll bei dieser Werkstoffgruppe eine Warmebehandlung nach der Umformung zur
Anwendung kommen, die aus Harten und nachfolgendem Anlassen besteht. Da 6l-
und wasserhartende Werkstoffe sich durch die beim Harten erzeugten hohen
Eigenspannungen stark verziehen, werden hier Stahlsorten eingesetzt, die schon bei
langsamer Abkihlung an Luft ein martensitisches Gefiige bilden.

Aulerdem muss eine ausreichende Verformbarkeit der Platinen im kalten Zustand
gegeben sein, wodurch die Kohlenstoffgehalte begrenzt sind.

12 Chemlsche Zusammensetzung 0,22 %C, 0,35 % Si 0,3% Cr und 0,005% Bor
® PFHT-Stahle von Post- Forming Heat-Treatable
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Sowohl die Stahlguten fur das Presshérten, wie auch die lufthartenden Stéhle,
werden ausfihrlich im letzten Teil dieser Arbeit behandelt (siehe Kapitel 7).

Auch die Entwicklung der konventionellen Tiefziehstéahle wird weiterhin mit grol3em
Aufwand vorangetrieben. Fur komplexe Bauteile ohne besondere
Festigkeitsanforderungen werden auch zuklnftig konventionelle Tiefziehstahle eine
umfangreiche Verwendung finden.

Um die Vielseitigkeit dieser neuen Werkstoffe zu demonstrieren, hat die
Stahlindustrie bereits friih verschiedene Designstudien wie zum Beispiel ULSAB
(Ultra Light Steel Auto Body) und ULSAB-AVC (Advanced Vehicle Concept)
betrieben, die nachweisen konnten, dass in Stahlbauweise das Erreichen einer
erhdhten Fahrzeugsicherheit bei gleichzeitiger signifikanter Gewichtsreduzierung
maoglich ist.

Ein Resultat praktisch aller Studien mit modernen Stahlwerkstoffen ist die Erkenntnis,
dass erfolgreicher Leichtbau nur mit einem Materialmix verschiedener Stahlguten
realisiert werden kann. Auch andere Leichtbauwerkstoffe missen bertcksichtigt
werden, um zum leichtesten Ergebnis zu kommen. Dies spiegelt sich zum Beispiel im
ScaLight-Projekt'* der Partner Salzgitter AG und Karmann wieder, wo moderne
Stahlgiten mit Magnesiumblechen kombiniert werden. Ziel dieses Projektes ist es
eine skalierbare Basisarchitektur fir unterschiedliche Fahrzeuge fiir einen besonders
wirtschaftlichen und leichten Karosserie-Rohbau zu konzipieren. Verbaut werden zu
etwa je einem Drittel IF- und mikrolegierte-Stahle sowie 3 % Tiefziehstahle (siehe
Kapitel 2.1), 5 % Komplexphasenstéhle und 23 % Dualphasenstahle (siehe Kapitel
2.2) [FIS07, KROO7, LANOS] (siehe Abbildung 6).

Stirnwand
MG-Blech

Langstrdger vorn
TRB-Rollprofil

Federbeintopf

Patchwork-Platine Tailored Blank/

Patchwork-Platine

) A-Szul
B Rollprofil mlSJau o Schweller )

IHU flexibel gewalztes TRB-Rollprofil
Il Pressteil Vormaterial

Abbildung 6: Werkstoffe und Verarbeitungsverfahren des Scalight Projektes (Quelle: Karmann)

Auch ThyssenKrupp arbeitet an einem Nachfolgeprojekt fur ULSAB-AVC, dem ,New
Steel Body“-Konzept. Ziel dieses Projektes ist die konsequente Reduzierung des
Gewichtes der Rohkarosse durch eine Kombination von innovativer Profilbauweise
mit Elementen der klassischen Schalenbauweise und dem Einsatz moderner
Mehrphasenstahle.

Im Vergleich zum Referenzfahrzeug (Opel Zafira) bei dem die Rohkarosse zu tUber
50 % aus DCO04 (siehe Kapitel 2.1.1), also einem Tiefziehstahl mit einer Zugfestigkeit

! Scalable Autobody Lightweight Concept



20 Einleitung

von 270 MPa bis 350 MPa besteht, konnte eine Gewichtsersparnis von 24 %
errechnet werden. Dabei dominieren mit 72 %igem Anteil ganz klar die
Mehrphasenstéhle (Dualphasenstahle 42 %, Kompexphasenstahle 15 %,
Restaustenitstahle 8 %, partiell martensitische Stahle 7 %) vor den klassischen
Tiefziehstahlen (16 %) und den mikrolegierten Stahlen (12 %) (siehe Kapitel 2).
Obwohl die Materialkosten von 350 € auf 255 € sinken, ergeben sich im Vergleich zur
Referenzkarosserie Mehrkosten in Hohe von 2 % [LANOS].

Eine besondere Sichtweise verfolgt ThyssenKrupp Stahl mit seiner InCar
Forschungsoffensive. Diese beinhaltet fur die verschiedenen Bauteile jeweils 3
unterschiedliche Konzepte, die im Hinblick auf verschiedene Anforderungen, wie zum
Beispiel Kosten, Gewicht oder Crash optimiert wurden [OVEOQS8].

Ein Beispiel fur eine gelungene Umsetzung dieser und ahnlicher Konzepte in die
Praxis ist der Porsche Cayenne. Hier werden im Kastenrohbau (siehe Kapitel 8) zwar
immer noch 36 % weiche Tiefziehguten verbaut, aber der Rest setzt sich aus
hochfesten Stahlen (Mikrolegierte und BH-Giiten (siehe Kapitel 2.1.5) mit 28 %) und
hdchstfesten Guten (TRIP-Stahl, Komplexphasenstahl, Dualphasenstahl und
lufthartenden Stéhlen) zusammen, wobei der DP 600 in dieser Gruppe mit 20 % klar
dominant ist.

Ein weiteres interessantes Beispiel fir die Verarbeitung moderner Stahlfeinbleche ist
der VW Passat, bei dem im Kastenrohbau lediglich 18 % weiche Tiefziehgtten
verwendet werden. Fur Bauteile mit besonders hohen Festigkeitsanforderungen
(Rpo,2>1000 MPa) werden formgehéartete Stahle aus 22MnB5 verwendet [STEOG].
Neben einer Modifizierung der Prozesskette ,Tiefziehen erfordert der Einsatz dieser
Werkstoffe auch eine angepasste Fugetechnik. Im geschilderten Fall kommen
Laserschweifl3en, Laserloten, sowie Punktschweil3en und Kleben zum Einsatz.

Im n&chsten Kapitel werden zunachst die konventionellen Guten, dann die
Mehrphasenstahle und anschlie3end die fir eine Warmebehandlung geeigneten
Stahle beschrieben.
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2 Stahlblechwerkstoffe fir die Umformung

2.1 Ubersicht der etablierten Feinbleche

Flachprodukte kbnnen nach DIN 10079 in unterschiedliche Dicken-Bereiche
untergliedert werden (siehe Abbildung 7), von denen im Rahmen dieser Arbeit nur
Kaltband und Warmband relevant sind und bei letzterem nur Blechstarken bis max.
3 mm, also das klassische Feinblech.

Grobblech

nicht kornorientiertes Elektroblech

kornorientiert

WeilRblech

Feinstblech

0,1 0,5 1,0 5,0 >10
Blechdicke

Abbildung 7: Dickenbereiche der Flachprodukte in Anlehnung an DIN 10079 nach [SHEQ09]

Naturlich finden derzeit auch fir alle anderen Flachprodukte Werkstoffentwicklungen
statt, die in der Regel aber andere Ziele als die Kombination von héherer Festigkeit
bei gleichzeitig gesteigerter Umformbarkeit verfolgen. Eine Ausnahme bilden hier die
Grobbleche™ fiir Gas- oder Olpipelines, bei denen prinzipiell die gleichen
Eigenschaften angestrebt werden wie bei den Feinblechen fur die
Automobilindustrie. Die Umformprozesse zur Herstellung von Rohren fir den
Pipelinebau, also das Spiralnahtschweif3en oder der U-O-Prozess, erreichen aber
keine vergleichbaren Umformgrade wie beim Tiefziehen. Aus diesem Grund und
wegen der 5 bis 10-fach dickeren Wandstarke der Rohre kommen fir diese
Einsatzgebiete andere Werkstoffe zum Einsatz.

2.1.1 Tiefziehstahle

Die bisher wichtigste Gruppe der Tiefziehguten bilden die weichen Tiefziehstahle, die
heute in konventionellen PKW den grol3ten Teil der eingesetzten Bleche umfassen.
Diese Stahlsorten sind seit 1991 in DIN EN 10130 genormt. Es wird hier zwischen
sechs Stahlen differenziert, DCO1 und DCO3 bis DCO7. Diese Guten unterscheiden
sich durch ihre maximalen Werte fir die Streckgrenze sowie minimale Werte fur
Zugfestigkeit und Bruchdehnung (siehe Kapitel 3.10.1) (siehe Tabelle 1). Es kénnen
auch Werte fur senkrechte Anisotropie (r-Wert) (siehe Kapitel 4.4.3) und den
Verfestigungsexponenten (n-Wert) (siehe Kapitel 4.4.1) angegeben werden. Die aus

'* Als Grobbleche gelten alle Bleche mit Stéarken oberhalb von 3 mm, die nicht aufgerollt als Coll,
sondern als Platten ausgeliefert werden.
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diesen unlegierten, weichen Stahlen gefertigten Feinbleche sind fur das Umformen
durch Tief- und Tiefstziehen bestimmt. Sie kommen in der Automobilindustrie sowohl
fur die Herstellung von Aul3enhaut, als auch von Strukturteilen in grol3em Umfang
zum Einsatz.

Tabelle 1: Mechanische Eigenschaften weicher Tiefziehgiiten nach DIN EN 10130 (alte
Fassung)

Bezeichnung Kennwerte
Neu Alt Re [MPA] | R [MPA] | A80 [%)] r-Wert n-Wert
(max.) (min.) (min.) (min.)
DCO1 St 12 280 270 -410 | 28 - -
DCO03 RRSt13 | 240 270-370 | 34 1,3 -
DC04 St 14 210 270 -350 | 38 1,6 0,18
DCO05 St 15 180 270-330 | 40 1,9 0,20
DCO06 IF 18 180 270 -350 | 38 1,8 0,22
DCO7 140 250 - 310 | 44 2,5 0,24

Im Gegensatz zu vorherigen Normen wurden die Giuten DCO5, die friiher im
deutschen Sprachraum als St15 bekannt waren und der IF Stahl IF 18, der heute als
DCO06 bezeichnet wird, neu aufgenommen. Im Februar 2007 wurde diese Norm
uberarbeitet. Die wesentlichen Anderungen sind die Erweiterung um eine zuséatzliche
Stahlsorte DCO7 (IF-Stahl) und die deutlich verbesserten Kennwerte bei der
Stahlsorte DC06™°.

Die Chemische Zusammensetzung dieser Stahle ist in Tabelle 2 angegeben.

Tabelle 2: Chemische Zusammensetzung von Tiefziehstahlen (Quelle: Arcelor)

Bezeichnung | C [%] Mn [%] Si [%]
(max.) (max.) (max.)
DCO01 0,10 0,50 0,10
DCO03 0,10 0,50 0,10
DC04 0,08 0,50 0,10
DCO05 0,06 0,35 0,10
DCO06 0,01 0,25 0,03
DCO7 0,01 0,25 0,03

Wie deutlich an den niedrigen Kohlenstoffgehalten der beiden Giten DCO6 und
DCO7 zu erkennen ist, handelt es sich hier um ULC-Stahle'” aus der Gruppe der
IF-Stéhle. Da die geringen Restgehalte an Kohlenstoff mit Hilfe von Titan oder Niob
abgebunden werden, gibt es keinen Kohlenstoff im Mischkristall*?, was die
Umformbarkeit dieser Giten verbessert. Im anschlie3enden Kapitel wird detaillierter
auf diese Gruppe eingegangen.

'® Maximale Streckgrenze um 10 MPa reduziert, maximale Zugfestigkeit um 20 MPa reduziert,
Mindestdehnung um 3% angehoben, r-Wert um 0,3 angehoben. Zusétzlich wurde die Gltigkeiten der
Kennwerte von 6 Monaten auf unbegrenzt angehoben.

" ULC = Ultra Low Carbon

'® Der maximale Gehalt von Kohlenstoff in Eisen bei Raumtemperatur betragt ohnehin nur 0,0002%,
denn obwohl Kohlenstoff das wichtigste Legierungselement des Eisens ist, ist er im ferritischen Gitter
praktisch unléslich.
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Allgemein haben Tiefziehstahle ein rein ferritisches Geflige, in dem vereinzelt kérnige
Karbide (siehe Kapitel 3.6.3.1) eingeschlossen sind (siehe Abbildung 8).

MEQ80752 —— 100 ym ME080758 . —— s0um [t}

Abbildung 8: Geflige eines Tiefziehstahls (DC04); links: gesamte Blechstéarke; rechts:
Ausschnitt; Lichtmikroskop, Atzung: 2 % HNO;

Bei den genannten Giten handelt es sich um kaltgewalzte Produkte, die im
Anschluss an das Kaltwalzen (siehe Kapitel 4.2.3) einem Glihprozess im
Haubenofen unterzogen werden. Wahrend des Glihens (unterhalb der Umwandlung
zum austenitischen Eisen) kommt es zu einer Rekristallisation (siehe Kapitel 3.3.2)
und damit zu einer kompletten Neubildung des Gefliges. Durch das gleichzeitige
Ausscheiden von Aluminium und Stickstoff werden hierbei als erstes
Aluminiumnitride erzeugt, die sich auf den Korngrenzen ausscheiden. Bei der
anschlieRenden Rekristallisation des Ferrits, wird dessen Korngrenzenorientierung
von den ausgeschiedenen Aluminiumnitriden bestimmen. Das so entstehende
Geflige ist in Walzrichtung langgezogen. Dieses Geflige wird Pancake-Gefiige
genannt, seine ausgepragte Textur resultiert in einem hohen r-Wert bzw. in einer
guten Tiefziehbarkeit dieser Stéhle, gleichzeitig existiert aber die Gefahr der
Orangenhautbildung [GREOQQ].
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Abbildung 9: Grenzformé&nderungskurven von Tiefziehstéahlen (Quelle: Arcelor)
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Das Grenzformanderungsschaubild (siehe Kapitel 4.4.4) fur weiche Tiefziehgtten
(siehe Abbildung 9) zeigt, dass vom DC01 zum DCO7 mit sinkender Streckgrenze
(siehe Tabelle 1) sowohl im Streckziehbereich (links) als auch im Tiefziehbereich
(siehe Kapitel 4.3) gréfRere Umformgrade erreicht werden kénnen. Die
Umformbarkeit der IF-Stahle (DC06 und DCO7) wird von keiner anderen
konventionellen Stahlsorte erreicht. Diese Gliten weisen aber eine vergleichsweise
hohe planare Anisotropie (siehe Kapitel 4.4.3) auf (Ar= 0,5 bis 0,7) und neigen daher
stark zur Zipfelbildung (siehe Abbildung 20) [BODOO].

Der Anwendungsbereich der weichen Tiefziehgiten umfasst ein weites Spektrum
und insbesondere Bauteile mit hohen Anforderungen an die Umformbarkeit des
Ausgangsmaterials (siehe Abbildung 10).

Abbildung 10: Radhaus und Olwanne aus Tiefziehstahl (Quelle: Arcelor)

2.1.2 |IF-Stahle (Interstitial free)

Zur Ausformung von sehr komplexen Tiefziehteilen wurden IF-Stahle (DC06 bzw.
DCO07) entwickelt, die Gber eine extrem gute Verformbarkeit verfiigen. Diese
Verformbarkeit wird vor allem dadurch erreicht, dass im Gitter keine interstitiell
eingelagerten Legierungsbestandteile wie Kohlenstoff- oder Stickstoffatome
vorliegen (siehe Abbildung 11) und so die Beweglichkeit der Versetzungen (siehe
Kapitel 3.2.2) einschrénken. Die Gefiige sind also frei von interstitiellen (auf
Zwischengitterplatzen gelosten) Atomen, oder angelsachsisch: Interstitial free.

Um diesen Effekt zu erreichen, wird zun&chst ein sehr niedriger Kohlenstoff- und
Stickstoffgehalt (ideal: 20 ppm bis 40 ppm also 0,002 % bis 0,004 %) angestrebt.
Dieser wird durch eine Vakuum-Entkohlungsbehandlung der Stahlschmelze vor dem
Vergiel3en erzielt (siehe Kapitel 4.1.4). Die verbleibenden C- und N-Atome werden,
wie bereits erwahnt, durch Zugabe von Titan und/oder Niob in Karbiden (TiC),
Nitriden (TiN) oder Karbonitriden (TiCN) gebunden (siehe Kapitel 3.6.3). Diese
scheiden sich spatestens wahrend des langsamen Abkthlens nach der letzten
Warmumformung aus [BODOO].
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Dehnung ¢ =

0,05

Dehnung ¢ = 0,54

Abbildung 11: Umgeformtes Geflige eines DCO06 (Lichtmikrosokop, Farb&tzung nach Klemm)

IF-Stahle gibt es in verschiedenen Festigkeitsklassen (siehe Tabelle 3).

Die gewinschte Festigkeit wird durch Mischkristallverfestigung durch das bewusste
Zulegieren von P, Si und Mn erreicht. IF-Stahle sind auf Grund des fehlenden freien
Kohlenstoffs alterungsbestandig (siehe Kapitel 4.2.6) [BODOO].

Tabelle 3: mechanische Kennwerte von IF-Stahlen

Rpo.2 Rm A r-Wert n-Wert
[MPa] [MPa] [%0]
IF 180 180-230 [340-400 | =35 21,7 =0,19
IF 220 220-260 |[340-400 | =33 =17 >0,19
IF 260 260-300 [ 380-440 | =30 =215 >0,18
IF 300 300-340 | 400-460 | =28 =215 =0,17
L —— IF 180
_5 = |IF 260
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Abbildung 12: Grenzformé&nderungskurven von Tiefziehstahl (Quelle Arcelor)
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Das ausgesprochen gute Umformvermoégen der IF-Stahle lasst sich an ihrer
Grenzforméanderungskurve ablesen (siehe Abbildung 12). Diese Eigenschaft
resultiert aus der Kombination von niedriger Streckgrenze und hohem r- und n-Wert
(siehe Tabelle 3).

2.1.3 Mikrolegierte Stahle

Mikrolegierte Stahle werden von unterschiedlichen Anbietern unter verschiedenen
Bezeichnungen wie zum Beispiel HSLA' - oder MHZ? vertrieben. Allen Giiten ist
gemein, dass die erhéhten Festigkeitswerte durch Ausscheidungshartung (siehe
Kapitel 3.2.5.4) und KorngroR3enverfeinerung (siehe Kapitel 3.2.5.3) bei gleichzeitiger
Minimierung des Anteils an Legierungselementen erreicht werden. Zusatzlich ist eine
Mischkristallverfestigung tUberlagert. Fur diesen Effekt werden Mangan, Silizium und
Phosphor verwendet.

Die Ausscheidungshéartung wird durch fein verteilte Karbonitride erreicht, die durch
Zugabe von Titan oder Niob im Bereich von einigen hundertstel Prozent erzeugt
werden. Dies ergibt bereits eine signifikante Steigerung von Streckgrenze und
Zugfestigkeit. Bei warmgewalzten Guten (siehe Kapitel 4.2.2) kann zusatzlich
Vanadium als ausscheidungsbildendes Legierungselement eingesetzt werden. Die
Bruchdehnungen (siehe Kapitel 3.10.1) dieser Guten sind auf Grund der
Ausscheidungen im Vergleich zu den phosphorlegierten Stahlen leicht herabgesetzt
[BODOO]. Dies zeigt sich auch in einer allgemein niedrigeren Lage der
Grenzforméanderungskurven (siehe Abbildung 13) im Vergleich zu den
phosphorlegierten Giten (siehe Abbildung 15) und vor allem den Tiefziehstahlen
(siehe Abbildung 9).
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Abbildung 13: Grenzformanderungskurven mikrolegierter Stahle (Quelle: Arcelor)

Die mechanischen Kennwerte dieser Gute liegen im Bereich von 260 MPa bis
420 MPa fur die Streckgrenze und 350 bis 480 MPa fir die Zugfestigkeit bei
Bruchdehnungen von 28 % bis 17 %.

Y HSLA = High Strength - Low Alloy
2 MHz = mikrolegierte hoherfeste Ziehgtiten
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Mikrolegierte Stahle sind fur die Fertigung von Strukturbauteilen der Rohkarosserie,
insbesondere von Verstarkungselementen, Tragern, Saulen und Chassisteilen
bestimmt (siehe Abbildung 14).

Abbildung 14: Vorderer Sto3fangertrager (DP780) und StoRdampfer aus HSLA 300
(Quelle: Arcelor)

2.1.4 Phosphorlegierte Stahle

Fur alle metallischen Werkstoffe gilt, dass eine Steigerung ihrer Festigkeiten durch
eine Mischkristallbildung vorgenommen werden kann. Dies kann, wie beim
Kohlenstoff, durch Atome auf Zwischengitterplatzen geschehen oder durch den
Austausch von Atomen auf reguléren Gitterplatzen (siehe Kapitel 3.2.1.3).

Eine ausgepragte Steigerung der Festigkeit ist bei Eisen mit Hilfe der Einlagerung
von Phosphor zu realisieren. Bereits eine Menge von 0,01 Ma% Phosphor bewirkt
eine Erhdéhung der Streckgrenze um 8 MPa [BODOO].

Die im Stahl-Eisen-Werkstoffblatt SEW 094 beschriebenen Stahle werden mit
Streckgrenzen von 220 MPa bis 300 MPa, Zugfestigkeiten von 340 MPa bis

400 MPa und Bruchdehnungen von 32 % bis 26 % angeboten. Im Oktober 2006
wurden diese Stahle in die DIN EN 10268 aufgenommen.

Die Umformbarkeit dieser Giten kann an Hand ihre Grenzformanderungsschaubilder
(siehe Abbildung 15) beurteilt werden.

0,8 H 220
- H 260
- H 300

Ypsilon 1

0,7
0,6
0,5
0,4
0,3 /_/

0.2

0,1

0 Ypsilon 2
-04 -03 -02 -01 O 01 02 03 04 05

Abbildung 15: Grenzformanderungskurven phosphorlegierter Stahle (Quelle: Arcelor)
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Auf Grund des guten Verhaltnisses der mechanischen Festigkeit zur Tiefziehfahigkeit
kénnen phosphorlegierte Stahle vielseitig eingesetzt werden. Zum Beispiel als
Langstrager, Quertrager, Bodenbleche, Radmulden und —h&user (siehe

Abbildung 16) [LANOS].

- : m, e

Abbildung 16: Langstrager aus phosphorlegiertem Stahl (H 260, Dicke: 1,8 mm)
(Quelle: Arcelor)

2.1.5 Bake-Hardening-Stéhle

Die seit 1985 hergestellten Bake-Hardening-Stahle erreichen eine zusatzliche
Verfestigung wéhrend des Einbrennens des Lacks. Dieser so genannte Bake-
Hardeningeffekt ist eine absichtliche, kiinstliche Alterung. Sie wird typischer Weise
bei Temperaturen von etwa 160 °C bis 200 °C erreicht. Wahrend dieser Alterung
diffundiert Kohlenstoff im Geflige und blockiert die Versetzungen (siehe Kapitel
3.10.1), in deren Nahe sich die Kohlenstoffatome aus energetischen Griinden
bevorzugt anlagern.?! Hierdurch kommt es zu einer Steigerung der Festigkeit, deren
Voraussetzung allerdings eine vorhergegangene plastische Verformung ist
[DAH982].

t Bake-Hardening
}.Work—Hardening

Dehnun&

- . 1 a
e o : .I..b
°L
: - '.. .k .h
Kohlen- und/oder Versetzungen

Stickstoffatome in fester Losung

Abbildung 17: Metallkundliche Vorgédnge beim Bake-Hardening-Effekt

* Diese Ansammlung von Versetzungen wird Cottrell-Wolke genannt [BARO7, SCHA96].
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Die Vorgange bei der Verarbeitung von BH-Stahlen zeigt Abbildung 17. Nach der
anfanglichen Umformung kommt es beim Einbrennen des Lacks zur Wanderung der
Kohlenstoffatome zu den Versetzungen, die dadurch vom Kohlenstoff blockiert
werden. So kommt es neben der Steigerung der Festigkeit auch zu einer
ausgepragten Streckgrenze, die auftritt wenn sich die Versetzungen losreil3en.

Ein besonderer Vorteil dieser Giten ist also darin begrindet, dass sie im
Anlieferungszustand auf Grund der niedrigen Streckgrenze und der hohen r- und
n-Werte eine gute Kaltumformbarkeit zeigen und im Endzustand die
Festigkeitseigenschaften hoherfester Stahle erreichen [BLEO4].

Auch Stickstoff bewirkt einen Bake-Hardeningeffekt, dieser ist allerdings im
Allgemeinen schlechter kontrollierbar als der des Kohlenstoffs.

Eine Voraussetzung zum Erreichen dieses Effektes ist naturlich, dass beim Glihen
nach dem Kaltwalzen (siehe Kapitel 4.2.4) noch geldster Kohlenstoff im Gitter
verbleibt.

BH,-Werte [MPa]

0 — ——
0 5 10 15 20
geldster Kohlenstoff [ppm]

Abbildung 18: Einfluss des Kohlenstoffgehaltes auf den BH-Effekt [BLEO4]

Die mogliche Festigkeitssteigerung in Abhangigkeit des Kohlenstoffgehaltes zeigt
Abbildung 18. Werte uber 15 ppm sollten allerdings nicht eingestellt werden, da dann
bereits wahrend der Lagerung der Bleche eine unerwinschte Alterung eintritt. Die
Kohlenstoffgehalte sind daher von 0,04 % bei weichen Guten, bis 0,1 % bei den
festen Glten, begrenzt.

Es handelt sich bei den BH-Stéhlen von ihrer Konstitution her um kaltgewalzte
phosphorlegierte Stahle. Auch diese Stahle wurden 2006 aus der SEW 094 in die
DIN EN 10268 aufgenommen. Eine Ubersicht tiber die mechanischen Eigenschaften
der lieferbaren BH-Guten zeigt Tabelle 4.
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Tabelle 4: Mechanische Eigenschaften der BH-Stahle
Re[MPa] | Rn[MPa] | A [%] | r-Wert | n-Wert | BH, [MPa]

180BH | 180-230 (300-360 =234 (=216 |(=20,17 | =235

195BH | 195-270340-400 (=232 (21,3 (20,16 | =235

220BH | 220-270|340-400|=232 [=215 |=20,16 | =235

260 BH | 260 - 300 | 370-430 | =230 20,15 | =235

300 BH | 300 - 360 | 420 - 480 | = 28 20,14 | =240

Der in Tabelle 4 angegebene BH,—Kennwert entspricht der Differenz der unteren
Streckgrenze (siehe Kapitel 3.10.1) nach zweiprozentiger Umformung und
Warmebehandlung® zu einer Rp2,0 (sic) Dehngrenze (siehe Kapitel 3.10.1). Die
Messung des BH,—Wertes dient zur quantitativen Bestimmung des
Verfestigungspotenzials wahrend des Einbrennens des Lacks.

Der Bake-Hardening-Effekt tritt auch bei Dualphasen-, Komplexphasen- und
TRIP-Stahlen auf [PALO7].

Bake-Hardening-Stéhle sind fur die Fertigung von Aul3enhautteilen wie Turen,
Motorhauben, Heckklappen, Kotfligel und Dacher sowie von Strukturteilen, zum
Beispiel Unterbodenteile, Verstarkungen, Quertragern oder Innenhautteilen gut
geeignet (siehe Abbildung 19).

Abbildung 19: Tidr und vorderer Lasttrager aus BH-Stahl (Quelle: Arcelor)

2.1.6 |-Stéhle (Isotrope Stahle)

Diese ferritischen Stahle zeichnen sich vor allen Dingen dadurch aus, dass sie keine
Anisotropie (Zipfelbildung) aufweisen. Ihr Ar-Wert (siehe Kapitel 4.4.3) ist nahezu
Null, das bedeutet, dass sie keine planare Anisotropie aufweisen, also keine
Richtungsabhangigkeit des r-Werts?. Dies wird durch einen angepassten
Kaltwalzgrad erreicht und dadurch, dass der geldste Stickstoff durch Zugabe von
Titan oder Bor abgebunden wird, so dass sich keine Aluminiumnitride bilden, die die

?2 20 Minuten bei 170 °C
% Die r-Werte von Proben, die unter 0 °, 45 ° und 90 ° zur Walzrichtung entnommen werden sind
identisch.
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Ausrichtung der Korner bei der Rekristallisation beeinflussen und so zu isotropem
Verhalten fuhren.

Insbesondere flach gewolbte Aul3enhautteile lassen sich auf Grund des isotropen
FlieRverhaltens hervorragend ausstrecken, was zu einer hohen Verfestigung
wahrend des Umformprozesses fuhrt.

Abbildung 20: Blech mit und ohne Zipfel nach dem Tiefziehen (Quelle: Salzgitter AG)

In Abbildung 20 werden Napfchen aus einem Blech mit Textureinfluss und aus einem
isotropen Stahl gezeigt. Wahrend der Rand des Napfchens aus I-Stahl (links) fast
kreisformig ist, erzeugen die Zipfel des Tiefziehbleches (rechts) eine deutliche
Wellenlinie.

08— E220i
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Abbildung 21: Grenzformanderungskurven verschiedener I-Stahle (Quelle: Arcelor)

Die Umformbarkeit der I-Stahle lasst sich anhand ihrer Grenzformanderungskurve
einschatzen. Erkennbar ist, dass I-Stahl (ZStE 260i) im Streckziehbereich (rechte
Seite mit Zug-Zug-Zustanden) auf Grund seines isotropen Flie3verhaltens im Bereich
eines DCO5 liegt. im Tiefziehbereich entspricht seine maximale Umformbarkeit der
eines DCO04.

Die mechanischen Eigenschaften eines weichen und eines festen I-Stahls konnen
aus Tabelle 5 abgelesen werden. Dabei ist zu beachten, dass ausnahmsweise nicht
die senkrechte Anisotropie, also der r-Wert, sondern die planare Anisotropie, also der
Ar-Wert (siehe Kapitel 4.4.3) angegeben ist.
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Tabelle 5: Mechanische Eigenschaften von I-Stahlen

Rpo2[MPa] | Rm[MPa] | A8O [%] | n * [-] | Ar[-]

ZStE 220i | 220-260 300-380 | > 36 >0,19 | <0,15

ZStE 340i | 340-380 400 - 500 | > 30 >0,16 [ <0,15

2.2 Mehrphasenstahle

Die bisher beschriebenen Stahle sind einphasige ferritische Werkstoffe, deren
Verformungsmechanismus einzig auf dem Abgleiten von Gitterebenen (siehe

Kapitel 3.1.2) unter Zuhilfenahme von Versetzungen beruht. Dies kann zuséatzlich zur
Bildung von Gleitbandern (siehe Kapitel 3.10.6) fihren, andere Umformmechanismen
sind aber nicht aktiv [GOTO7].

Die Verfestigung dieser Werkstoffe beruht dementsprechend auf der Blockade der
Versetzungen durch neu entstehende Versetzungen (Kaltverfestigung) und eventuell
zusatzlich auf der Blockade dieser Versetzungen durch eine kinstliche Alterung
(Diffusion von interstitiell gelosten Atomen an die Versetzungen) (siehe

Kapitel 3.2.5).

Aus metallphysikalischer Sicht stehen sowohl fiir die Verformung als auch fur die
dabei angestrebte Verfestigung noch zahlreiche andere Mechanismen zur
Verfigung. Ziel der Entwicklung von Mehrphasenstahlen ist es daher, diese
Maglichkeiten konsequent zu nutzen um festere Werkstoffe mit besseren
Verformungseigenschaften zu erhalten. Wenn zusatzlich noch Legierungselemente
eingesetzt werden, die leichter sind als Eisen und/oder zu einer Gitteraufweitung
fuhren ist gleichzeitig eine Reduktion der Dichte moglich.

2.2.1 Dualphasenstéhle®

Die Grundlagen zur Entwicklung von Dualphasenstahlen (DP-Stahl) gehen bis in die
70er Jahre zuriick und kennzeichnen den Beginn des Leichtbaus mit
Stahlwerkstoffen in der Automobilindustrie.

DP-Stahle sind sowohl als Kaltband als auch als Warmband erhéltlich. Sie haben
eine ferritische Matrix mit 5 % bis10 % Martensit (siehe Kapitel 3.6.2.7) (siehe
Abbildung 22) und erreichen Streckgrenzen zwischen 300 MPa bis 600 MPa und
Zugfestigkeiten von 500 MPa bis 800 MPa, bei einzelnen Giten auch héhere Werte
[TKSO8]. Die Festigkeiten steigen mit dem Anteil der Martensitphase [MERO6]. Die
Bruchdehnungen der weniger festen Giten liegen bei 20 % bis 24 %.
Dualphasenstahle werden durch eine kontinuierliche Abkuhlung aus der
austenitischen Phase (siehe Kapitel 3.6.2.1) (Warmband) oder durch eine Abkthlung
aus dem Zweiphasengebiet Ferrit/Austenit erzeugt (siehe Kapitel 6.1.3) (Kaltband
und verzinkte Bleche). Wenn ein ausreichender Teil Ferrit gebildet wurde, wird rasch
abgeschreckt, um das restliche Geflige von Austenit zu Martensit umzuwandeln. Bei
Warmbandgiiten, die héhere Dehnungen haben, kann ein erheblicher Teil des
Gefliges als Bainit (siehe Kapitel 3.6.2.6) vorliegen.

Beim Abkuhlen fuhrt die Austenit-Martensit-Umwandlung zu einer Verformung des
umgebenden Ferrits, so dass sich keine ausgepragte sondern eine kontinuierliche
Streckgrenze ausbildet [BEROG].

2 Dualphasenstéahle werden oft mit Duplexstahlen verwechselt. Dies sind ebenfalls zweiphasige
Stahle, allerdings mit einem Geflige aus einer Ferrit-Matrix und Inseln aus Austenit, woraus vollig
andere Eigenschaften resultieren.
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Abbildung 22: Geflige eines DP-Stahls (Lichtmikrosokop, links 2 % HNOj , rechts Farbatzung
nach Klemm) [TKS08]

Das Gefiige eines DP-Stahls zeigt Abbildung 22. Links in der typischen
HNOs-Atzung. Hier lasst sich gut die helle ferritische Matrix vom dunklen Martensit
unterscheiden. Nach einer Farbatzung (rechts) nach Klemm (siehe Kapitel 5.1.5)
erscheint der Ferrit blau, Martensit braun und nicht anatzbarer Martensit sowie
Restaustenit (siehe Kapitel 3.6.2.2) weil3 [PETO06].

Die gute Verformbarkeit von Dualphasenstéhlen geht auf die leichte Verformbarkeit
des weichen Ferrits zuriick. Um den Zusammenhalt dieser Gefligebestandteile mit
dem nicht verformten Martensit zu gewéhrleisten missen an den entsprechenden
Korngrenzen zahlreiche Versetzungen entstehen (siehe Kapitel 3.10.4). Hierin
begriindet sich eine im Vergleich zu konventionellen Stahlen sehr starke
Verfestigung, das sogenannte Workhardening.

Diese Verfestigung kann dann noch durch den Bake-Hardening-Effekt gesteigert
werden. Der BH,-Wert dieser Stahle liegt zwischen 30 MPa und 40 MPa [DAH982].

Wenn der Martensit bereits vor dem Feuerverzinken (siehe Kapitel 4.2.5) erzeugt
wird, kommt es bei der Temperaturerhéhung, die fur diesen Prozessschritt bendtigt
wird, zum Anlassen des Martensits (siehe Kapitel 3.8.2) und zu einer kinstlichen
Uberalterung [FLAO7a]. Dieser Vorgang ist in der Regel mit einer
Festigkeitsabnahme des Werkstoffes verbunden, was durch die Zugabe von Chrom
verhindert werden kann. Die kiinstliche Uberalterung bewirkt die Bildung von
Karbiden aus dem im Gitter gelosten Kohlenstoff, der dann nicht mehr fir den BH-
Effekt zur Verfigung steht. Auf diese Weise lasst sich der BH,-Wert beeinflussen
[ENGO3].

Die starke Verfestigung fuhrt zu hohen n-Werten und zu einer ausgesprochen guten
Streckziehbarkeit. Gleichzeitig haben DP-Stahle relativ niedrige Streckgrenzen bzw.
Streckgrenzverhaltnisse?, was ihre Umformbarkeit weiter verbessert.

Dualphasenstéhle, insbesondere die der hochsten Gliteklassen, tendieren zum
.Ruckfedern® (siehe Kapitel 4.4.5) (siehe Abbildung 23). Es ist daher wichtig dies bei
der geometrischen Auslegung der Bauteile und Werkzeuge zu beriicksichtigen
[PAUO5].

% Koeffizient aus der Streckgrenze dividiert durch die Zugfestigkeit
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Abbildung 23: Ruckfederung beim Tiefziehen eines Tunnels: DP 350/600 (links) im Vergleich zu
einem HSLA 350/450 (rechts) [AHSS06]

Beide in Abbildung 23 gezeigte Tunnel wurden auf dem gleichen Werkzeug gezogen
und sind aus Werkstoffen mit identischen Streckgrenzen. Trotzdem zeigt der
Dualphasenstahl eine drastisch hohere Ruckfederung.
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Abbildung 24: Grenzformanderungskurven verschiedener DP-Stéhle (Quelle: Arcelor)

Die Grenzformanderungsdiagramme verschiedener Dualphasenstahle sind in
Abbildung 24 dargestellt. Wie zu erwarten, nimmt die Umformbarkeit mit steigenden
Festigkeiten ab.

Abbildung 25: Rad mit Radkranz aus warmgewalztem DP 600
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Typische Anwendungsbeispiele fir diese Stahle sind flache, streckgezogene Profile
in Autotilren, festigkeitsrelevante Tragerstrukturen und energieabsorbierende
Bauteile, sowie Stahlfelgen (siehe Abbildung 25) [LANOS].

2.2.2 Komplexphasen Stahle

Diese Guten werden sowohl als Warm- als auch als Kaltband angeboten. Sie sind
eine Weiterentwicklung der DP-Stéhle und ihnen vom Geflige sowie auch von der
chemischen Zusammensetzung &hnlich, allerdings mit hoheren Gehalten an Si, Cr,
Mo, Ti und Nb [BERO6, MERO0G6]. Der wesentliche Unterschied ist, dass sie keine rein
ferritische, sondern eine ferritisch-bainitische Matrix und wesentlich geringere
KorngréRen haben (siehe Abbildung 27).

CP-Stahle erreichen daher Streckgrenzen von 600 MPa bis 900 MPa und
Zugfestigkeiten von etwa 800MPa bis 1200 MPa. Sie weisen mit 10 % aber nur etwa
halb so grol3e Bruchdehnungen auf wie DP-Stéahle [TKS08a].

Temperatur

Zeit

Abbildung 26: Abkuhlvorgang zur Herstellung von Komplexphasenstéhlen im schematischen
ZTU-Schaubild

Den Abkuhlvorgang zur Einstellung des gewtinschten Gefliges zeigt Abbildung 26
schematisch. Es handelt sich im Grunde um eine kontinuierliche Abkiihlung durch
den Ferrit- und den Bainit-Bereich bis zum Unterschreiten der
Martensitstarttemperatur(siehe Kapitel 3.8.3).

Das Gefuge der CP-Stahle (siehe Abbildung 27) ist daher im Grunde dreiphasig und
weist neben der ferritisch-banitischen Matrix mit Martensit ggf. Restaustenit und Perlit
auf, wobei der Restaustenit weniger stabil ist als in TRIP-Stéhlen.
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Abbildung 27: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Geflige eines kaltgewalzten CP-Stahls
(links) [TKS08a] und eines DP-Stahls (rechts) [TKS08] zum Vergleich der Korngréf3en

Die starke Kornfeinung wird durch Rekristallisation oder durch Ausscheidungen von
Mikrolegierungselementen (siehe Kapitel 3.2.5.4) erreicht [AHSSO06]. Diese zeigt sich
deutlich insbesondere im Vergleich zum Dualphasenstahl (siehe Abbildung 27
rechts).

Neben dem bereits bei kleinen Umformgraden guten Work-Hardening haben
Komplexphasenstéhle auch ein sehr gutes Bake-Hardeningverhalten. Im
Durchschnitt erreichen sie mit 70 MPa noch deutlich héhere BH,-Werte als
DP-Stéahle.

Typische Anwendungen aus Komplexphasenstahlen sind crashrelevante Bauteile
wie Verstarkungen fir Tursegmente oder B-Saulen sowie StoRstangen [TKS08a].
Eine besondere Rolle spielt der CP-800 auch beim Stahlleichtbau-Chassis(SLC)-
Konzept von ThyssenKrupp. Hier werden Langstrager und hinterer Quertrager aus
artgleichen Tailored Welded Blanks gefertigt. Auch die Vorderachsquerlenker der
neuen Poloplattform, die bisher in der klassischen Zweischalenbauweise (siehe
Kapitel 7) ausgefihrt waren, konnten durch einschalige Lenker aus CP-W 800 ersetzt
werden. Bei gleichem Gewicht kann hier eine Kostenersparnis von ca. 25 % realisiert
werden [OVEO08, SUDOQ9].

2.3 Hochmanganhaltige Leichtbaustahle

Der erste Vertreter dieser Stahlgruppe war der bereits 1882 entwickelte Hadfield-
Stahl®® (1.3401 bzw. X120Mn12), der eine gute VerschleiBbestandigkeit aufweist und
auch fir die Fertigung der englischen Stahlhelme im ersten Weltkrieg verwendet
wurde.

Die relativ neue Gruppe der hochmanganhaltigen Leichtbaustahle des
Legierungstyps Fe-Mn-Al-Si-C zeichnet sich bei bis zu 15 % verringerter Dichte?’
durch hohe Festigkeiten tber 1100 MPa und Bruchdehnungen bis zu 90 % aus.

% Nach seinem Erfinder Sir Robert Abbott Hadfield (1858 - 1940), einem englischen Stahlwerkbesitzer
benannt.

" Aluminium und Silizium haben eine deutlich geringere Dichte als Eisen. In erster Linie geht die
Dichteabnahme aber auf die von Aluminium und Mangan verursachte Gitteraufweitung zuriick. Jedes
Prozent Aluminium reduziert die Dichte etwa um 1 %.
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Diese Effekte basieren auf den spezifischen Verformungsmechanismen dieser
Werkstoffe:

TRIP oder m-TRIP-Effekt?® — einer Transformation von (Rest-)Austenit zu Martensit
TWIP-Effekt®® — einer auf Zwillingsbildung beruhenden Verformung

SIP-Effekt®® — einer Verformung durch ausgepragte Bildung von Scherbéndern
[FROO08]

Die Grundlage fur die Legierungsbildung dieser Stéahle bilden die Systeme Fe-Mn
und Fe-Mn-Al (siehe Abbildung 28).

/\ 2% i
y-Messmgty;;Phase

30 70

Massenanteil Mn in %

Abbildung 28: Ternares Phasendiagramm Fe-Mn-Al bei 1000 °C, Atom-% [FROO09c]

Die maximale Ausdehnung des einphasigen y-Gebietes liegt bei 10 % Aluminium und
40 % Mangan. Dieses Gebiet wird wie im Zweistoffsystem Fe-C durch die Zugabe
von Kohlenstoff stabilisiert. Oberhalb von 10 % Al existiert ein ferritischer a-(Fe, Mn,
Al) Mischkristall. Die dritte relevante Phase ist das sich spinodal ausscheidende
k-Karbid vom Perovskit-Strukturtyp mit der Zusammensetzung (Fe, Mn)3AIC. In
Abhéngigkeit dieser Phasen und ihrer exakten Zusammensetzung variieren die
Differenzen der Gibbs-Enthalpie AG'”* von Austenit und Martensit (die ein MaR fiir
die Stabilitat des Restaustenits ist). Aul3erdem variiert auch die Stapelfehlerenergie
(siehe Kapitel 3.2.3.2), die angibt, ob die Bildung von Zwillingen mdglich ist (siehe
Tabelle 6) [FROO08].

28 Transformation-Induced-Placticity
29 Twinning-Induced-Plasticity
% Shear Band Induced Plasticity
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Tabelle 6: Legierungszusammensetzung, Strukturparameter und Umformmechanismen hoch
manganhaltiger Stéhle nach [FROO08]

Zusammensetzung Austenitstabilitat Stapelfehlerenergie Verformungsmechanismus
TRIP-Stahl Metastabil Gering, induziert m-TRIP-Effekt
Fe-15Mn-2,5A1-2,5Si | AG"™* =-250 J/mol Martensitbildung multiple martensitische
I'spe<15 mJ/m2 Umwandlung

TWIP-Stahl stabil 20< I'spe<25 mJ/m2 TWIP-Effekt
Fe-24Mn-3Al-3Si AG"™* =110 J/mol Intensive Zwillingsbildung
TRIPLEX-Stahl Sehr stabil Hoch SIP-Effekt
Fe-26Mn-11Al-1C AG"* =1755 J/mol I'spe100 mJ/m2 Homogene

Ferrit und x-Karbid als Scherbandbildung

koexistierende

Phasen

2.3.1 TRIP-Stahl

Das Gefuige dieser seit Anfang der 90er Jahre entwickelten Stahle besteht aus einer
ferritischen Matrix mit Restaustenit und Martensit oder Bainit (50 % bis 60 % Ferrit,
25 % bis 35 % Bainit, 5 % bis15 % Restaustenit und <5 % Martensit) [BEROG].

Auf Grund der negativen Gibbs schen Energie fir die Phasentransformation vom
Restaustenit zum Martensit (siehe Tabelle 6), wandelt sich dieser wahrend der
Verformung zu Martensit um, was diesem Werkstoff seinen Namen gibt. Dies kann
als einfache Umwandlung geschehen (TRIP) oder als zweifache Umwandlung
(m-TRIP) zun&chst aus der y- in die e-Phase und anschliel3end von der hexagonalen
e-Phase in den kubischraumzentrierten a-Martensit [FROOS].

Die Umwandlung fuhrt zu hohen Dehnungen und einer sehr starken Kaltverfestigung,
wodurch Festigkeiten von 800 MPa bis 1000 MPa erreicht werden.

Die mit der martensitischen Umwandlung verbundene Scherung unterbindet die
Rissbildung und den Rissfortschritt, da in der Rissspitze auf Grund des
zunehmenden Volumens® Druckeigenspannungen erzeugt werden [GOTO7].

Eine ausfuhrliche Beschreibung dieser Stahlgute wird in Kapitel ,,6.1 TRIP-Stahl*
vorgenommen.

2.3.2 TWIP-Stahl

TWIP-Stahle haben einen Kohlenstoffgehalt von etwa 0,6 %. Als
Legierungselemente kommen Mangan (25 % bis 30 %), Aluminium und Silizium (bis
zu 2 %) zum Einsatz. Diese Guten sind daher vollstandig austenitisch. Ihr
bevorzugter Verformungsmechanismus ist, auf Grund einer relativ geringen
Stapelfehlerenergie von 20-40 mJ/m? (siehe Kapitel 3.10.3), eine intensive
Zwillingsbildung.

Diese entsteht durch eine }/ﬁ—[llz]-Scherung infolge der Bewegung von

a/6 [112]-Partialversetzungen, die spiegelbildliche Kristallbereiche bilden (siehe
Kapitel 3.2.3.2) [FROO083].

Durch diese Zwillingsbildung kommt es zu einer Blockade der Versetzungen (ahnlich
dem Hall-Petch-Effekt), was die starke Verfestigung dieser Stahle begrtindet. Dieser
Vorgang findet schon bei geringer Belastung (~300 MPa) statt, wobei die
Bruchdehnung tiber 60 % liegt.

% Die Packungsdichte des Austenits ist mit 74 % Raumausfullung héher als die der krz-Phase mit
lediglich 68 %.
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Ihre mechanischen Eigenschaften im Vergleich zu den zuvor beschriebenen
TRIP-Stahlen zeigt Abbildung 29.
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Abbildung 29: Spannungsdehnungsdiagramme von TRIP- und TWIP-Stahl (schematisch nach
[FROO7b])

TRIP-Stahle kombinieren gute Verformbarkeit (Bruchdehnungen bis 50 %) mit sehr
guten Festigkeiten von Gber 1000 MPa (bei einem Elastizititsmodul (siehe Kapitel
3.9) von etwa 170 GPa). Durch diese Eigenschaften eignen sie sich hervorragend
zur Herstellung von Blechen in der Automobilindustrie (zum Beispiel fur
unfallrelevante Bereiche der Karosserie).

Im Vergleich hierzu zeigen die TWIP-Stahle geringere Festigkeiten aber eine
praktisch einschnurungsfreie Verformung, die doppelt so grof3e Dehnungen
annehmen kann wie bei TRIP-Stéhlen (siehe Abbildung 29 und Abbildung 30).
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Abbildung 30: Verdrehte Proben aus TWIP-Stahl (Quelle: MPIE)

Als weiterer Verfestigungsmechanismus fir TWIP-Stahle wird eine dynamische
Reckalterung beschrieben also das permanente Blockieren wandernder
Versetzungen durch bewegliche Legierungsatome®?. Wahrend das Auftreten des

2 m Allgemeinen tritt dieser Vorgang bei erhéhten Temperaturen auf und wird als Portevin-
LeChatelier-Effekt bezeichnet.
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Hauptmechanismus der Verformung, die Zwillingsbildung nur von der Temperatur
abhangig ist, ist das Auftreten der Reckalterung sowohl von der Temperatur als auch
von der Dehnrate, also der Verformungsgeschwindigkeit, abhangig. Dies ist darin
begriindet, dass die beweglichen Fremdatome ausreichende Zeit bendtigen, um den
Versetzungen zu folgen [KUNO7].

Da diese Verfestigungen insbesondere in den Bereichen der starken Verformung,
also der beginnenden Einschniirungen auftreten, werden diese geometrischen
Entfestigungen durch die metallurgische Verfestigung kompensiert. Die Verformung
verlauft daher einschnurungsfrei bis zum Bruch und kann Werte von ¢=90 %
erreichen.

2.3.3 HSD-Stahle®, X-IP-Stah!®*

Diese hochmanganhaltigen Stahle (Mn~10-27 %; Si<3 %; Al<6 % und C<2 %)
erreichen durch eine Ausnutzung des TRIP-Effekts und/oder des TWIP-Effekts
herausragende mechanische Eigenschaften (siehe Abbildung 31).

100

90 HSD-Stahl

80
20 | konventioneller TR O MPIE]

Stahl ] B DSsC

60
50
40

Dehnung [%]

_TRIP |

30 rostfreier
Stahl
20 i

10
0 . —
0 200 400 600 800 1000 1200 1400

Festigkeit [MPa]

Abbildung 31: Mechanische Eigenschaften von HSD-Stahlen [SCHA05]*°

Die Lage dieser Stahlsorte im Bananendiagramm (Abbildung 31) zeigt, dass ihre
Kombination aus Festigkeit und Verformbarkeit sogar jener der (sehr
kostenintensiven) rostfreien-austenitischen Sorten Uberlegen ist.

% High Strength and Ductility

¥ X-IP = Xtremely formable + Xtremely high strength-steel with Induced Plasticity

% MPIE: Max-Planck-Institut fiir Eisenforschung in Dusseldorf; DSC: Direct Strip Casting Proben der
Salzgitter AG
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zum anderen zeigt die breite Auspragung des Feldes, in dem die verschiedenen
hochmanganhaltigen Stéhle liegen, wie unterschiedlich die Eigenschaften sein
konnen (siehe auch Abbildung 32). Die Auspragung der unterschiedlichen Effekte
kann durch dem Warmwalzen nachgeschaltete Prozesse, wie Kaltwalzen oder
Anlassen mit verschiedenen Parametern, eingestellt werden.
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Abbildung 32: Vergleich von Spannungsdehnungskurven verschiedener HSD-Giiten [SCHA05]

Das Geflige eines austenitischen, hochmanganhaltigen Stahls (0,7% C; 15 % Mn,;
2,5 % Al) zeigt Abbildung 33. Es handelt sich hierbei allerdings nicht um einen
Blechwerkstoff, sondern um den Querschliff eines Stabes beziehungsweise Drahtes
mit einem Durchmesser von 2,5 mm. Auffallig sind die relativ grof3en, eckigen
Austenitkérner (siehe Kapitel 3.6.2.1) und die zahlreichen Zwillinge.

Abbildung 33: Geflige (Querschliff) eines hoch manganhaltigen Stahles (0,7 % C; 15 % Mn;
2,5 % Al); Lichtmikroskop, Atzung nach Klemm
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Abbildung 34: Gefiige eines X-IP-Stahls, Lichtmikroskop, polarisiertes Licht, Atzung 2 % HNO;
120 % Na,S,05

Das Geflige eines X-IP Stahls ist in Abbildung 34 dargestellt. Es wurde eine andere
Atzung verwendet als beim HSD-Stahl und zur Beleuchtung wurde polarisiertes Licht
eingesetzt.

2.3.4 Gieldtechnische Probleme bei hochmanganhaltigen Stahlen

Problematisch bei den hochmanganhaltigen Stahlen ist, dass sie auf Grund einer
Reihe von Problemen wie der Neigung zu Seigerungen, der Reaktion der Schmelze
mit dem Giel3pulver und zu grofRem Widerstand gegen das Umlenken des Strangs
nicht im Stranggussprozess gefertigt werden kénnen. Zur Vermeidung von nach der
Umformung auftretender Risse ist aul3erdem ein hoherer Aluminiumgehalt nétig, der
sich ebenfalls nicht im Strangguss realisieren lasst [KAMO09]. Eine Alternative bieten
hier die im Kapitel ,4.2 Stahlherstellung“ beschriebenen Bandgussverfahren.

Clogging

Neben Mangan sind in hochmanganhaltigen Stahlen auch immer nennenswerte
Anteile von Aluminium und Silizium vorhanden.*® Mit dem als Schlackebildner
verwendeten Gie3pulver bilden diese ein 3-Phasen-Schlackesystem aus MnO, SiO,
und Al,O3. Der bendétigte Sauerstoff stammt aus der Atmosphare, ist im Stahl gel6st
oder diffundiert aus dem feuerfesten Material in den flissigen Stahl [KUB82].

Durch erosiven oder korrosiven Angriff steigt die Rauheit innerhalb der Giel3rohre
und —rinnen und damit die Wahrscheinlichkeit, dass Oxide und Schlacke mit dem
Feuerfestmaterial reagieren und sich festsetzen. Diesen Prozess der Agglomeration
bezeichnet man als Clogging [RIV83, TAH82].

AuBerdem kommt es zu einer Anderung der Eigenschaften des Giel3pulvers bzw. der
Schlacke mit nachteiligen Beeinflussungen des GielRvorganges.

Seigerungen

Im Gegensatz zu niedriglegierten Schmelzen erstarren die hochmanganhaltigen
Systeme oberhalb von 12,5 % Mn zuerst zu kfz-Mischkristallen (siehe Kapitel 3.5.1).
Unterhalb dieser Manganmenge erstarrt zunachst 8-Fe, das sich bei 9 % peritektisch

% Beide Elemente sind in Karbiden nicht loslich, und verzégern daher die Karbidbildung, was zu einer
Anreicherung des Austenits mit Kohlenstoff fihrt. Dieser Effekt ist n6tig um den Austenit gegen eine
Umwandlung zu stabilisieren.
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mit Schmelze zu Austenit umwandelt [GIG04]. Der Kohlenstoff verstarkt als
Austenitstabilisator die primare Erstarrung von Austenit [REDO7].

Ein Problem bei dieser Art der Erstarrung stellt Phosphor dar, der als Begleitelement
des Mangans im Erz vorhanden ist. Phosphor und Schwefel seigern bei der
Erstarrung von Austenit wesentlich starker als bei der Primarkristallisation von Ferrit
[RAC95]. Dies fuhrt zu einer Anreicherung der an sich unerwtinschten
Legierungsbestandteile und anschliel3end zu Heil3rissen.

2.3.5 Triplex-Stahle

Diese von G. Frommeyer beschriebene Stahlsorte [FROO07b, RABO7] gehért zu den
neuesten Entwicklungen bei den hochstfesten Blechwerkstoffen. In erster Linie sind
diese relativ unterschiedlichen Giten dadurch charakterisiert, dass sie neben 18 %
bis 28 % Mangan auch eine moglichst groRe Menge Aluminium aufweisen. Dieser
Gehalt ist allerdings auf unter 12 % beschrénkt, da bei einem Uberschreiten der
Ldslichkeit sehr sprode FeAl-Phasen entstehen. Im Mischkristall gel6st fuhrt das
Aluminium auf Grund seiner geringeren Dichte und der von ihm verursachten
Gitteraufweitung zu einer signifikanten Dichtereduzierung®’ und einer Steigerung der
Festigkeit. Die Festigkeit kann zuséatzlich durch die Zugabe von Kohlenstoff (0,6 %
bis 1,2 %) erhoht werden, der in der austenitischen Matrix dieser Stahle interstitiell
gelost vorliegt. Je nach den Gehalten an Mn und C liegen noch feindispers verteilte
k-Karbide und/oder ferritische Phasenanteile vor (siehe Abbildung 35).

20m
»

Abbildung 35: Austenitisch/ferritisches Geflige eines X90MnAI18-9,5 (links) und dreiphasige
Triplexstruktur von X90MnAI26-11,5 (rechts); beide Lichtmikroskop mit TEM-Aufnahme zur
Beschreibung der Karbidverteilung (weil3e Flachen) [RABO07]

Das Gefiige eines X90MnAI18-9,5 mit einem ferritischen Anteil von etwa 10 % (links)
bei einer mittleren Ferritphasengréf3e von 5 um zeigt Abbildung 35. Rechts ist die
dreiphasige TRIPLEX-Mikrostruktur bestehend aus Ferrit, Austenit und k-Karbiden
eines X90MnAI26-11,5 dargestellt, die bei hoheren Kohlenstoffgehalten auftritt. (Die
Karbide sind als weil3e Punkte in der TEM-Dunkelfeldaufnahme in der linken, unteren
Ecke des Schliffbildes zu erkennen.) Die k-Karbide scheiden sich bei niedrigen
Abkuhlraten oder im Verlauf einer Auslagerung unterhalb von 900 °C durch

6,5 g/cms3 <p< 7,0 g/cm3
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spinodale Entmischung® des Kohlenstoffs aus dem Austenit aus. Sie ordnen sich
entlang der weichsten [100]-Kristallrichtung (siehe Kapitel 3.1.2) des Austenitgitters
an [FROO083].

Neben den hohen (Zug-)Festigkeiten zwischen 700 MPa und 1100 MPA zeichnen
sich TRIPLEX-Stahle vor allem auch durch sehr hohe plastische Dehnungen von
mehr als 50 % aus. Diese Kombination verschafft ihnen einen Platz in der
angestrebten rechten oberen Ecke des Bananendiagramms (siehe Abbildung 4).
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Abbildung 36: TEM-Aufnahme der Scherbéander, {111}-orientiert, in X115MnAI26-11[RABO07]

Im Gegensatz zu TRIP- oder TWIP-Stéahlen findet auf Grund der hohen
Austenitstabilitat keine Martensitbildung und auf Grund der hohen Stapelfehler-
energie keine Zwillingsbildung statt. Der einzige Verformungsmechanismus ist die
Versetzungsbewegung und insbesondere die Ausbildung von Scherbandern (siehe
Kapitel 3.10.6), wie sie in der TEM-Aufnahme in Abbildung 36 gezeigt werden. Diese
intensive und homogene Scherbandbildung wird als SIP-Effekt bezeichnet und ist der
Grund fur die hervorragende plastische Verformbarkeit [FROO7b, RABO7]. Die
gleichmafiig und fein verteilten Karbide begiinstigen eine gleichméRige Verteilung
der Scherb&nder und tragen so zur Unterdriickung von Einschnirungen bei, was
letztlich zu den hohen erreichbaren Umformgraden dieser Werkstoffgruppe fuhrt.
Gleichzeitig behindern die Karbide auch die Bewegung der Versetzungen und fuhren
so zu einer hoheren Festigkeit [FROO08]. Fur die Entwicklung dieser Stahle wurde das
MPI mit dem Stahl-Innovationspreis 2009 ausgezeichnet [S1Z09].

Stahle mit ahnlichem Gefligeaufbau, Nano-Karbiden in einer Matrix aus Ferrit, Bainit
und Restaustenit werden derzeit in Zusammenarbeit zwischen den Stahlherstellern
ThyssenKrupp und dem japanischen Konzern JEF unter der Bezeichnung TP-N
68/78° entwickelt [SEBO9].

% Die Spinodale ist die Grenze eines parabelférmigen Bereiches innerhalb von Zweistoffsystemen mit
Mischungsliicke. Sie liegt innerhalb dieser Mischungsliicke und wird gebildet durch die Wendepunkte
der Kurven der Gibbs schen Energien in Abhéngigkeit der Temperatur. Innerhalb der Spinodale nimmt
die Energie bei einer Entmischung des Kristalls kontinuierlich ab. Die Konzentrationsanderung beim
Unterschreiten der Ldslichkeit findet daher innerhalb der Spinodale kontinuierlich statt. Im Bereich
zwischen der Spinodale und der Mischungsliicke findet die Entmischung durch Keimbildung (in etwa
analog zum Erstarren von Schmelzen) statt [GOTO07].

* Die Abkurzung steht fur ,Three Phase — Nano Precipitates® gefolgt von den Werten fur
Streckgrenze und Zugfestigkeit dividiert durch 10.
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2.3.6 Korrosionsbestandige hochmanganhaltige Stahlwerkstoffe

Die bisher beschriebenen Stahle dieser Gruppe sind, unabhangig von ihrer
Gitterstruktur, nicht korrosionsbestandig. Es ist aber moglich, nichtrostende, saure-
und hitzebestéandige Edelstéhle herzustellen. Ein Beispiel fur solche Guten ist der
von ThyssenKrupp Stainless seit 1999 unter dem Namen H 400 vertriebene Stahl mit
der Zusammensetzung (Mn 6 % bis 9 %; C < 0,1 %; Cr 17 % bis 19,5 %; Ni 4,5 %).
Hinsichtlich seiner Umformbarkeit zeigt dieser Stahl ahnliche Eigenschaften wie
TWIP-Stahle. Auch verschleil3feste nichtrostende Guten mit hohen Mangangehalten
sind auf dem Markt (zum Beispiel X40CrMnN15-17), die aber nicht zum Umformen
geeignet sind [SCHMO09].

2.4 Vergutungsstahle

Die Warmebehandlung von Stahlen ist eine Méglichkeit, um die Eigenschaften dieser
Materialien in einem weiten Spektrum zu beeinflussen. Vom weichgeglihten Zustand
(siehe Kapitel 3.7) mit kugelig eingeformten Zementit iber den normalgeglihten
Zustand bis hin zu Bainit und Martensit lassen sich Harte und Festigkeit eines
Werkstoffes in einer Spanne von 100 MPa bis tiber 2000 MPa variieren. Dies ist
immer verbunden mit der gleichzeitigen Abnahme der Bruchdehnung. Diese
Moglichkeiten lassen sich auch partiell einsetzen, zum einen Uber eine lokale
Variation des Kohlenstoffgehalts und zum anderen tber ein lokales Erwarmen
und/oder ein lokales Abschrecken [BACO5, BACO6a, KRAOG]. Es ist daher eine
zwangslaufige Entwicklung, dass die in der Massivumformung bereits seit
Jahrhunderten verwendeten Vergutungsstéhle auch im Bereich der Blechwerkstoffe
Einzug finden.

2.4.1 Martensitic — MS Steel

Martensit-Stéahle werden aus vollberuhigten Schmelzen als Warmband durch ein
Abschrecken aus dem Austenitgebiet erzeugt. Sie verfiigen daher Uber eine
martensitische Matrix mit geringen Gehalten an Ferrit oder Bainit. Diese Stahlgruppe
hat die héchsten Festigkeiten der kaltumformbaren Mehrphasenstéhle mit Werten bis
zu 1400 MPa bei einer Bruchdehnung von 5 %. Zur Verbesserung der Einhartbarkeit
kénnen Mn, Si, Cr, Mo, B, V und Ni eingesetzt werden, eine typische
Zusammensetzung zeigt Tabelle 7 [THYO08].

Tabelle 7: Chemische Zusammensetzung des Martensitphasenstahls MS-W 1200 [THYO08]

C Mn Si P Cr S Nb+Ti

0,18 2,00 0,80 0,02 1,0 0,01 0,15

Auch diese Stahlgute zeigt sowohl ein Workhardening, als auch ein ausgepragtes
Bake-Hardeningverhalten (von durchschnittlich circa 70 MPa). Bemerkenswert ist
dabei, dass der BH-Effekt im Gegensatz zu den herkdmmlichen BH-Gilten mit
steigender Umformung grofRer wird [BODOO].

Typische Einsatzmadglichkeiten dieser Stahlsorte sind hochbelastete, crashrelevante
Bauteile im Fahrzeugbau (siehe Abbildung 37) sowie verschleil3beanspruchte
Bauteile von Transportfahrzeugen oder von landwirtschaftlichen Geraten.
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Abbildung 37: Seitenaufprallschutz aus MS-Stahl (Quelle: Salzgitter AG)

2.4.2 Stahle fir das Pressharten

Fur die Fertigung von héchstfesten Sicherheitsbauteilen mit grol3em
Umformvermdgen wurde bereits in den 70er Jahre das Pressharten (siehe
Kapitel 7.2) entwickelt. Hierbei handelt es sich um ein Verfahren, das die
Warmebehandlung in den Tiefziehprozess integriert [LEC06, LENOQ9].

Der typische Verfahrensablauf umfasst ein Erwarmen der Platinen im Ofen auf
Austenitisierungstemperatur und anschlieRend das méglichst schnelle Ubergeben
an das, in der Regel gekuhlte, Presswerkzeug, in dem gleichzeitig umgeformt und
abgeschreckt wird. Durch die rasche Abkuhlung und die resultierende
Martensitbildung [BROO7] im Blechwerkstoff werden Festigkeiten bis zu 1600 MPa
erreicht.

Durch diesen Prozess kdnnen zwei wesentliche Vorteile realisiert werden. Zum einen
gibt es praktisch keine Ruckfederung der Bauteile nach dem Umformen, zum
anderen kann aber vor allem die gute Verformbarkeit im weichen (heil3en) Zustand
mit der hohen Festigkeit des Endproduktes kombiniert werden.

Die derzeitigen Anwendungen beschranken sich fast ausschlie3lich auf Guten der
Sorte 22MnB5. Problematisch stellt sich bei diesem Werkstoff der Korrosionsschutz
dar, da Verzinkungen beim Erwarmen verdampfen. Alternativ werden daher
Uberziige aus Aluminium realisiert, die allerdings keinen kathodischen
Korrosionsschutz bieten, wie dies beim Verzinken der Fall ist. Darliber hinaus sind
die sich ausbildenden intermetallischen Phasen vom Typ FeAl sehr hart, was den
ohnehin hohen Verschleild beim Beschnitt dieser hochstfesten Bauteile weiter
verstarkt [FADOG].

Dieser Werkstoff wird ausfuhrlich in Kapitel , 7.2 Stahle flr das Pressharten®
beschrieben.

2.4.3 Lufthartende Stahle

Ebenfalls ein hohes Formanderungsvermégen und gute Umformbarkeit im
kaltgewalzten Zustand und hdchste Festigkeit nach der anschlieRenden
Warmebehandlung zeigen lufthartende Werkstoffe. Diese relativ neue Entwicklung
auf dem Stahlblechmarkt kann nach der Umformung erwéarmt werden und dann
langsam an Luft abkiihlen, so dass verzugsfreie hochstfeste Bauteile mit
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Zugfestigkeiten bis 1000 MPa gefertigt werden kénnen. AufRerdem sind lufthartende
Stahle gut schweiRbar und kénnen anschliel3end mittels Stiickverzinken vor
Korrosion geschitzt werden. Das Geflge ist ferritisch mit (Cr, Mo)C und V(N, C)
Ausscheidungen [FLAO7].

Als aktuelles Anwendungsbeispiel ist der Integraltréger der neuen E-Klasse zu
nennen, der komplett aus einem LH800 gefertigt wird [KAMO9].

Eine ausfuhrliche Beschreibung des Werkstoffes findet sich im Kapitel
»7.1 Lufthartende Stahle”.
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3 Metallphysikalische Grundlagen

Die vorliegende Arbeit erhebt mit diesem Kapitel nicht den Anspruch ein
umfassendes Nachschlagewerk fiir werkstoffkundliche Grundlagen zu sein. Dies
ware zum einen auf Grund des Umfanges schwer moglich, zum anderen ist es auch
nicht notig, da es bereits hervorragende Literatur zu diesem Thema gibt [ASK96,
BARO07, BER06, GOT07, GRA93, GRO06, HORO, LAEO6, RIEO0, SCHA06]. Ziel
dieses Kapitels ist es aber nichtsdestotrotz alle Grundlagen zu behandeln, die zum
Verstandnis spaterer Kapitel benétigt werden. Die einzelnen Themen werden dazu in
dem Mal3e unterschiedlich tiefschiirfend dargelegt, wie es fir das Verstandnis der
behandelten Thematik notig ist. Wichtige Themen wie zum Beispiel Versetzungen
werden ausfihrlich abgehandelt, randstéandige Themengebiete dagegen nur gestreift.

3.1 Kristallaufbau

3.1.1 Metallbindung und ihre Eigenschaften

Die lonisierungsenergie fur diese Elektronen betragt weniger als 10 eV. Hieraus
resultiert, dass Metallatome sich untereinander nicht wie viele Nichtmetalle Gber
Atombindungen zu Molekiilen oder Gittern verbinden kénnen. Allenfalls in
Metalldampfen kommen solche Atombindungen vor, z. B. besteht Natriumdampf zu
etwa 1 % aus Nay-Molekilen.

Betrachtet man ein einzelnes Metallatom, liegen seine Energieniveaus in diskreter
Form vor. Dies gilt auch fir weit voneinander entfernte Atome. Nahert man zwei
Atome einander an, so spalten sich, ab einem gewissen Abstand, die atomaren
Elektronenniveaus auf Grund der elektrostatischen Wechselwirkung der Elektronen
der beiden Atome auf, da im gleichen Raum keine identischen Elektronenzustéande
existieren durfen (Pauli-Prinzip). Die Energieniveaus verschieben sich jeweils leicht
nach oben und unten. Betrachtet man nun einen metallischen Kristall, bei dem eine
Vielzahl von Atomen miteinander wechselwirken, (etwa 10%*/cm?3) verschmieren die
erlaubten Energiezustande zu Energiebandern. Innerhalb dieser Bander kénnen die
Elektronen praktisch jeden Energiezustand annehmen, obwohl nicht alle dieser
Zusténde gleich dicht besetzt sind. Die Elektronen kénnen so keinem einzelnen Atom
mehr zugeordnet werden. Die durchschnittliche Anzahl der Valenzelektronen, die
durch Legierungselemente beeinflusst wird spielt aber bei der Kristallstruktur eine
grof3e Rolle.

Metalle ordnen sich daher zu einem Metallgitter aus positiv geladenen Atomrimpfen
an, wahrend die Valenzelektronen Uber das ganze Gitter verteilt sind. Diese
Elektronen sind frei beweglich, also nicht an bestimmte Energieniveaus (Orbitale)
gebunden, sie befinden sich im Leitungsband und bilden ein Elektronengas.

Aus dieser Bindungsart und diesem Gitteraufbau resultieren die typischen
Eigenschaften der Metalle [SCHA96, HER04, ASK96].

Das Vorhandensein beliebiger Energieniveaus in den verbreiterten Bandern bewirkt,
dass die gesamte auftreffende sichtbare Strahlung absorbiert werden kann und
Metalle daher undurchsichtig sind. Gleichzeitig wird aber beim Ricksturz der
Elektronen auf niedrigere Energieniveaus Strahlung mit der gleichen Energie, also in
der gleichen Wellenlange, emittiert. Dies ist der Grund, warum wir in einer polierten
Metalloberflache unser exaktes Spiegelbild erkennen.
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Aus der guten Beweglichkeit des Elektronengases der metallischen Bindung
resultiert auch die hohe elektrische Leitfahigkeit der Metalle.*

Der gleiche Effekt ist auch verantwortlich fir die gute thermische Leitfahigkeit der
Metalle. Fur reine Metalle besteht daher bei nicht zu tiefen Temperaturen zwischen
der Warmeleitfahigkeit (A) und der elektrischen Leitfahigkeit (y) ein Zusammenhang,
der durch das Wiedemann-Franz'sche-Gesetz beschrieben wird [HERO4]:

Gleichung 1
A=LTy

L = Lorenzsche Zahl = 2,45.10°V %( ;

T = Temperatur in Kelvin

Die besonders gute Leitfahigkeit von Silber, Kupfer und Gold resultiert aus den bei
diesen Elementen nur halb besetzten s-Orbitalen (in dieser Reihenfolge 5s, 4s und
6S).

Eine weitere typische Eigenschaft, die aus der metallischen Bindung resultiert, ist die
gute Verschieblichkeit der einzelnen (dicht gepackten) Kristallebenen
gegeneinander, was die im Vergleich zu kovalent oder ionisch gebundenen
Festkorpern hervorragende plastische Verformbarkeit hervorruft, auf die im
Folgenden noch ausflihrlich eingegangen wird [GOTO7].

Die geometrische Struktur der Kristalle lasst sich am einfachsten durch die Form
ihrer Elementarzellen beschreiben. Das sind die kleinsten (gleichen) Elemente, aus
denen sich das gesamte Gitter aufbauen lasst. Da im Rahmen dieser Arbeit nur
Eisenbasiswerkstoffe eine Rolle spielen, sind nur drei Gittertypen von Bedeutung.

3.1.2 Kubische Elementarzellen

Die kubischen Elementarzellen verfugen Uber die héchste Symmetrie, die Winkel
ihrer Achsen betragen jeweils 90 ° und alle Kanten der Zelle sind gleich lang. Es
handelt sich also um wirfelférmige Elementarzellen [GOTO07]. Der einfachste Fall, ein
Wiirfel mit je einem Atom an jeder der 8 Ecken, ist die kubisch primitive Zelle, die
jedoch nur beim Pollonium auftritt. Die beiden beim Eisen vorkommenden
Modifikationen sind die etwas komplexere kubisch-raumzentrierte und die kubisch-
flachenzentrierte Zelle.

3.1.21 Die kubisch-raumzentrierte Elementarzelle

Bei der kubisch-raumzentrierten (krz) Zelle befindet sich je ein Atom auf den
Wirfelecken sowie eines in der Mitte des Wirfels (siehe Abbildung 38).

0 Dies wird oft mit dem Effekt in Zusammenhang gebracht, dass sich Metalle kalt anfiihlen, denn die
Beruhrtemperatur an der Grenzflache zweier (halbunendlicher) Korper verschiebt sich zu der
Temperatur des Korpers mit der hdheren Warmeleitfahigkeit. Die Temperatur zwischen einer Hand
und dem stéhlernen Tischbein ist daher naher an der (kalten) Raumtemperatur als zwischen der
anderen Hand und der hélzernen Tischplatte — obwohl Tischbein und —platte die gleiche Temperatur
haben.
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Abbildung 38: krz-Elementarzelle als Punktmodell, Kugelmodell und Schnittmodell

Das in Abbildung 38 gezeigte Punktmodell (links) und das in der Mitte gezeigte
Kugelmodell der Elementarzelle verdeutlichen den Aufbau eines krz-Kristalls, wobei
die Proportionen von Atomradius und Abstand zwischen den Atomen beim
Kugelmodell richtig dargestellt sind. Beide zeigen aber nicht die echte
Elementarzelle. Da sich an den Ecken ganze Atome befinden, wirden sich diese
Atome beim Aneinandersetzen der Elementarzellen tberlappen. Die tatsachliche
Elementarzelle ist in Abbildung 38 rechts dargestellt.

Das Kugelmodell zeigt gut, in welcher Ebene die Atome am dichtesten gepackt sind,
sich also berthren. Dies sind beim krz-Gitter die Atome auf den Raumdiagonalen des
Wirfels. Anhand dieser Modelle sollen zunachst noch weitere Begriffe erlautert
werden:

Packungsdichte

Die Packungsdichte gibt an wie grof3 der tatsachlich mit Atomen ausgefillte Raum im
Gitter ist. Sie berechnet sich also aus dem Volumen der Atome in der Elementarzelle
geteilt durch das Volumen der Zelle selbst. Fir krz-Gitter mit 2 Atomen in der
Elementarzelle ergibt sich ein Wert von 68 % [GOTO07, BAR0O7, SCHA96].

Koordinationszahl
Die Koordinationszahl gibt an, wie viele nachste Nachbarn eines beliebigen Atoms im
Gitter den gleichen Abstand zu diesem Atom haben [GOTO07, BARO7, SCHA96].

3.1.2.2 Die kubisch-flachenzentrierte Elementarzelle

Bei der kubisch-flachenzentrierten (kfz) Zelle befindet sich je ein Atom auf den
Waiirfelecken sowie jeweils eines in der Mitte der 6 Flachen des Wirfels (siehe
Abbildung 39).
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Abbildung 39: Punktmodell, Kugelmodell und tatsachliche kfz-Elementarzelle

Im Gegensatz zur krz-Zelle besteht die (groere) Elementarzelle des kfz-Gitters aus
4 Atomen (je ¥z pro Flache und 1/8 pro Ecke). Die Koordinationszahl dieses
Gittertyps betragt 12 [GOT07, BARO7, SCHA96].

Die Packungsdichte des kfz-Gitters entspricht (wie bei hdp-Gittern) mit 74%
Raumausfullung dem maximalen Wert, der bei Verwendung gleichgrofR3er Kugeln
erreicht werden kann. Die Atome in diesem Gittertyp beriihren sich entlang der
Diagonalen der Wirfelseiten. Die dichtest gepackte Ebenen werden also von je 2
Flachendiagonalen aufgespannt (siehe Abbildung 43) [GOTO07, BARO7, SCHA96].

3.1.3 Hexagonale Elementarzellen

Hexagonaldichtest gepackte (hdp) Elementarzellen sind im Vergleich zu den
kubischen Elementarzellen komplexer. Ihr Aufbau ist in Abbildung 40 dargestellt.

Typischerweise werden zur Darstellung hexagonaler Systeme 3 Elementarzellen
zusammengefasst, um die sechseckige Form zu verdeutlichen, der sie ihren Namen
verdanken (siehe Abbildung 40). Tatsachlich besteht eine hdp-Elementarzelle aus
einem Prisma mit rhombenformiger Grundflache (siehe Abbildung 40 links).

Abbildung 40: Punkt- und Kugelmodell der hdp-Elementarzelle

Die Packungsdichte von hdp-Elementarzellen betragt 74 %, ihre Koordinationszabhl
12. Die dichtest gepackten Ebenen sind die Basisebenen (Ober- oder Unterseite).



52 Metallphysikalische Grundlagen

Die beiden beschriebenen dichtesten Elementarzellen (kfz und hdp) unterscheiden
sich lediglich in der Abfolge der Ebenen. Stellt man sich die Kristalle als Stapel von
dicht gepackten Ebenen vor (siehe Abbildung 41), wird ein hdp-Gitter nach dem
Muster ABAB gestapelt und ein kfz-Gitter nach dem Muster ABCABC. In dieser
Abfolge auftretende Storungen werden Stapelfehler genannt [GOTO07, BARO7,
SCHA96].

Punktgitter Schichtfolge Kugelmodell
Draufsicht Seitenansicht

/@, ©
@}3@/ A

ku s ~ >

o — e —

hdp

Abbildung 41: Schichtaufbau dichtester Kugelpackungen; unten: hexagonal (ABAB) oben kfz
(ABCABC)

Da Stahl der wichtigste Konstruktionswerkstoff ist, ist die Werkstoffkunde der
Ingenieurswissenschaften etwas eisenlastig. Um die beiden wichtigen Modifikationen
der Eisenkristalle kfz und krz besser vergleichen zu kdnne werden beide als kubische
Zellen dargestellt. Dass kfz-Gitter die Stapelfolge ABCABC haben erschlief3t sich in
dieser Darstellung aber nicht sofort, daher ist in Abbildung 42 eine umgebaute Zelle
dargestellt.
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5 58 8

Abbildung 42: Dichtest gepackte Ebene in kfz-Gittern; links: komplette Elementarzelle; Mitte:
ohne vorderes, oberes, rechtes Atom; rechts: zwei zusatzliche Atome zur Verdeutlichung der
hexagonalen Struktur der [111]-Ebene

Wenn man von der kubischen Darstellung der Zelle (links) eine Kugel (die der
vorderen, oberen, rechten Ecke) entfernt (Mitte) und dann zwei Kugeln in der [111]-
Ebene (Raumdiagonale) dazubastelt, wird deutlich, dass die dichtest gepackten
Ebenen in denen sich die hexagonalen Strukturenbefinden diagonal in der kubischen
Darstellung liegen.

Gleitsysteme

Metalle verfigen Uber eine gute plastische Verformbarkeit, die aus dem Umstand
resultiert, dass sich einzelne Kristallebenen relativ leicht gegeneinander verschieben
lassen. Diese Verschiebungen erfolgen entlang von Gleitsystemen. Ein Gleitsystem
besteht aus einer dicht gepackten Ebene, in der die Atome den kleinsten Abstand
haben, bzw. sich berihren und den Richtungen, in denen diese Ebene verschoben
werden kann. Die Anzahl der Gleitsysteme ergibt sich aus der Zahl der Gleitebenen
multipliziert mit der Anzahl der (linear unabhangigen) Gleitrichtungen dieser Ebene.
Abbildung 43 zeigt eine Gegenuberstellung der Gleitsysteme der hier behandelten
Gittertypen [GOTO07, BARO7, SCHA96].
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Abbildung 43: Gleitsysteme der verschiedenen Kristallsysteme

Je mehr Gleitsysteme einem Kristall zur Verfligung stehen, desto wahrscheinlicher ist
es, dass er entlang einer von auf3en aufgebrachten Schubspannung abgleiten kann
ohne zu reil3en. Die Verformbarkeit kubischer Systeme ist daher weit besser als die
hexagonaler Systeme.
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3.1.4 Polymorphie

Verschiedene Metalle haben in Abh&angigkeit von Temperatur und Druck
unterschiedliche Gitterstrukturen. Dieser Effekt heif3t Polymorphie oder Allotropie. Er
tritt vor allem auch bei dem hier behandelten Eisen auf. Neben Druck und
Temperatur kann die Gitterstruktur auch durch Legierungselemente, bzw. eine von
diesen hervorgerufene Veranderung der Valenzelektronenkonfiguration beeinflusst
werden. Beim ferromagnetischen Eisen spielt auch die Gitteraufweitung durch die
Abstol3ungskrafte zwischen den Atomen eine Rolle [GRAOQO].

3.1.5 Millersche Indizes

Zur Kennzeichnung von Richtungen und Ebenen in kristallographischen Systemen
werden Miller’sche Indizes verwendet.

Die Beschreibung von Richtungen erfolgt dabei relativ &hnlich einer vektoriellen
Kennzeichnung mit Hilfe von Zahlentripeln [uvw]. Diese Tripel werden ohne
Kommata oder Leerzeichen verwendet. Minuszeichen zur Kennzeichnung negativer
Richtungen werden nicht vor sondern Uber die Zahlen geschrieben [GOTO7].

Ein kubisches System wird durch die drei senkrecht zueinander stehenden
Koordinaten x, y und z beschrieben (siehe Abbildung 44). Die Richtung entlang der
x-Achse entspricht also [100], die Richtung entlang der unteren Seitendiagonalen
[110] und die Richtung entlang der Raumdiagonalen [111].

Wenn also keine absoluten Richtungen betrachtet werden mussen, ist eine
Raumdiagonale meist gleichwertig mit allen anderen Raumdiagonalen. Aus diesem
Grund wurde der Begriff der kristallographisch &quivalenten Richtungen eingefuhrt,
deren makroskopische Ausrichtung irrelevant ist, die aber eine ganze Gruppe von
Richtungen im Kristall kennzeichnen. Diese Gruppe besteht zum Beispiel aus allen
Flachendiagonalen <110>, Raumdiagonalen <111> oder Kanten <100> (siehe
Abbildung 44). Diese gleichwertigen Richtungen werden zur Unterscheidung von
bestimmten Richtungen nicht mit rechtwinkligen Klammern ,[ ]“ sondern mit spitzen
Klammern ,<>“ gekennzeichnet [GOTO07].

[001] [111]

010 | ‘ ‘/ | [010]

NV '
- [110]

[100]

Abbildung 44: Wichtige Richtungen in kubischen Kristallen

Die Kennzeichnung von Ebenen erfolgt Uber ein System, das keine
Gemeinsamkeiten mit vektoriellen Bezeichnungen hat.

Analog zur Bezeichnung von Richtungen werden auch die Ebenen mit Zahlentripeln
(hkl) gekennzeichnet, die ebenfalls ohne Trennzeichen zwischen Klammern und mit
Minuszeichen Uber den Zahlen geschrieben werden. Wiederum gilt, dass bestimmte
Ebenen mit anderen Klammern ,()“ bezeichnet werden als kristallograpisch
identische Ebenen, die mit geschweiften Klammern ,{}* gekennzeichnet werden.
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Die Werte fur die Zahlentripel zur Kennzeichnung der Ebenen berechnen sich wie
folgt (siehe Abbildung 45):

Zunachst werden die Schnittpunkte der Ebene mit den 3 Achsen des
Koordinatensystems (x,y,z) bestimmt. Im Beispiel (Abbildung 45) sind das x=1/2, y=2
und z=<«. AnschlieRend werden die Kehrwerte gebildet, wobei als Kehrwert von
Unendlich Null gilt. Das aus diesem Schritt resultierende Tripel ist fir das Beispiel (2,
%, 0). Der letzte Schritt besteht darin, das Tripel mit dem kleinsten Faktor zu
multiplizieren, der alle Briche eliminiert (in diesem Fall ,2%). Das Tripel zur
Beschreibung der Ebene lautet dann (410).

A Z
c CL = (410)

Elementar-

zelle

y
L/. b by =2:b
a
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Abbildung 45: Bestimmte Ebene in einem kubischen Kristall (410)

In Abbildung 46 werden die wesentlichen Ebenen kubischer Systeme gezeigt.
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Abbildung 46: Kristallographisch wichtige Ebenen in kubischen Kristallsystemen

Die Beschreibung hexagonaler Zellen verlauft in etwa analog zum Vorgehen bei
kubischen Zellen. Allerdings wird die Grundflache der Zelle durch drei Vektoren (al,
a2, a3) beschrieben die jeweils unter 120° zueinander liegen. In Richtung der c-
Achse (also nach oben oder unten) wird daher ein vierter Wert benétigt, so dass
Ebenen (und Richtungen) durch viergliedrige Indizes (hkil) beschrieben werden. Der
Wert des dritten Indizes ergibt sich nach Gleichung 2 [SCHA96].
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Gleichung 2
i = - (h+k)
Yo oy |
-+ S _3;“ > ol Vi - '"_f..-'
s o |— . g i |
Ty e —
‘,.--'"
(oot (1011) (0110)

Abbildung 47: Wichtige Ebenen und Richtungen in hexagonalen Systemen; links Basisebene,
Mitte: Pyramidialebene; rechts: prismatische Ebene

Die wichtigsten Richtungen und Ebenen in hexagonalen Systemen sind in
Abbildung 47 dargestellt.

3.2 Gitterfehler

Reale Kristalle entsprechen in keiner Weise dem idealisierten Aufbau der bisher
geschildert wurde, vielmehr enthalten sie eine Vielzahl verschiedener Fehler. Diese
Fehler lassen sich unter anderem nach ihren rdumlichen Ausdehnungen in
O-dimensionale (punktférmige) 1-dimensionale (linienférmige) 2-dimensionale
(flachige) und 3-dimensionale Fehler einteilen.

In normalen Kristallen ist die Haufigkeit dieser Fehler so gro?*, dass, insbesondere
in der Frage der Verformbarkeit, die Eigenschaften des Kristalls Giberwiegend von
seinen Fehlern bestimmt werden.

Abbildung 48 zeigt schematisch die moglichen Fehler, die in realen Kristallen
auftreten kdnnen.

*! In einer kleinen Miinze wie etwa einem Cent, der nach dem Pragen eine Versetzungsdichte von
10™/cm? hat, lieRen sich diese linienférmigen Gitterfehler zu einer Gesamtlange von tber 3 Millionen
Kilometern aneinander reihen [HEMO8].
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Hochschmelzende Koharente Stufenver- Substituiertes
Fremdphase Ausschei- setzung Fremdatom
(z.B. MnS) dungen

Inkoharente Zwischen-

Ausschei- gitteratom

dungen

Korngrenze d
, T
2

Elementarzelle | | ®
(z.B. a-Eisen)

Korndurchmesser Korngrenzen- Schrauben- 2.B.0,2867 nm
(10 pm...1T mm) ausscheidungen versetzung bei a-Eisen
(schalenférmig)

Abbildung 48: Aufbau eines vielkristallinen Metallgefiiges mit den mdglichen Kristallfehlern
[LAEOS]

Die Abbildung dieser Fehler in einer einzigen realen Darstellung ist nicht mdglich, da
ihre Ausdehnungen Unterschiede von mehreren Grof3enordnungen tberschreiten.
Sie beginnen im Bereich von einem Angstrom*? als Durchmesser eines
Einlagerungsatoms*® und reichen bis in den Bereich mehrerer Zentimeter als
Ausdehnung der einzelnen Koérner verzinkter Oberflachen. Im Folgenden soll gezeigt
werden wie die beschriebenen Defekte aussehen, wenn sie mit den klassischen
Methoden (TEM, REM und Lichtmikroskop) betrachtet werden.

Im TEM lasst sich die grofdte VergroRerung dieser Verfahren realisieren und ein
Auflésungsvermagen erreichen, das gentgt um einzelne Atomséaulen darzustellen.
Typisch ist aber eine VergroRerung wie sie in Abbildung 49 dargestellt ist. Hier
lassen sich Korngrenzen, Ausscheidungen und die an diesen Hindernissen
gestauten Versetzungen im Durchstrahlungsbild gut erkennen.

21A=100pm=0,1nm=10"pm=10"mm=10"m
* Fur Kohlenstoff, das wichtigste Einlagerungselement des Eisens, ist dieser Atomdurchmesser
0,07 nm.
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Korngrenze

Korngrenze

Versetzung

Versetzungsstau
an Korngrenze

Versetzungsstau
Ausscheidung

Ausscheidung (AlsMgy)
Abbildung 49: TEM-Bild von verschiedenen Gitterfehlern in AIMg5Mn

Die in Abbildung 50 gezeigte Aufnahme eines lufthartenden Stahls im REM zeigt
einen Ausschnitt, der 2500-mal groRer ist als der Ausschnitt der zuvor gezeigten
TEM-Aufnahme.

5

Abbildung 50: REM-Aufnahme des Gefliges eines lufthartenden Stahls (LH 900), Korngrenzen
und Karbide

Diese Abbildung einer geschliffenen und geatzten Oberflache zeigt zunachst die
beim Atzen erzeugte Topografie, so dass sich die als helle Linien auftretenden
Korngrenzen gut erkennen lassen. Gleichzeitig konnen auf den Korngrenzen die
primaren** Karbide, also direkt aus der Schmelze erstarrten und in den Kérnern die

* vorwiegend Chrom- und Molybdénkarbide
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sekundaren Karbide*®, welche aus dem Mischkristall bei sinkender Loslichkeit
ausgeschieden wurden, gut als helle Kérper erkannt werden.

RT3 9

ME52327 =

Abbildung 51: Schliffbild eines 22MnB5 im Ausgangszustand; Ferrit (hell), Perlit (dunkelgrau
gestreift), Korngrenzen (schwarz)

Das Gefiige eines 22MnB5 im Anlieferungszustand der Bleche, also vor der fir diese
Werkstoffe obligatorischen Warmebehandlung zeigt Abbildung 51. Der Ausschnitt
entspricht in etwa der 10.000-fachen Grol3e des TEM-Ausschnittes. Als Kristallfehler
lassen sich hier (Grof3winkel-)Korngrenzen als schwarze Linien erkennen und der als
Perlit vorliegende Kohlenstoff (schwarze und dunkelgraue Flachen).

3.2.1 Punktférmige Gitterfehler

3.2.1.1 Leerstellen und Zwischengitteratome

In realen Kristallen ist nicht jede Position des Gitters mit einem Atom besetzt. Die
Haufigkeit dieser Fehler hangt in erster Linie von &ulReren Einflissen wie plastischer
Verformung oder Bestrahlung mit energiereichen Teilchen ab. Aul3erdem steigt sie
mit zunehmender Temperatur von etwa 1 Leerstelle auf 10 Gitterplatze (ca. 1 mm3)
bis zu 10%...10% auf 10? Gitterplatze kurz unterhalb der Schmelztemperatur
[LAEO6].

Durch die Leerstellen wird zum einen das umliegende Gitter verspannt, zum anderen
beeinflussen sie alle thermisch aktivierten Prozesse insbesondere die Diffusion®®.

3.2.1.2 Zwischengitteratome

Befindet sich ein Atom vom selben Element wie das Matrixgitter nicht auf dem
regularen Gitterplatz sondern in einem Zwischenraum, spricht man von einem
Zwischengitteratom [GOTO07]. Wenn, zum Beispiel durch energiereiche Strahlung, ein
Atom von seinem Gitterplatz auf einen Zwischengitterplatz verschoben wird, bleibt
eine Leerstelle zuriick, die mit dem Zwischengitteratom ein Frenkel-Paar bildet

** vanadiumkarbide
“® Bei der Auslagerung von Aluminiumlegierungen ermdglicht die hohe Leerstellendichte nach dem
Abschrecken die Diffusion schon bei niedrigen Temperaturen.
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[GOTO7]. Beide Effekte fiihren zu einer Verzerrung des Gitters*’ (siehe Abbildung
52).

3.2.1.3 Mischkristalle

Als Mischkristalle werden alle Kristallgitter bezeichnet, die nicht nur aus einem
Element bestehen sondern in denen sich noch Atome mindestens eines anderen
(Legierungs-) Elementes befinden. Diese Atome kdnnen sich auf den regularen
Gitterplatzen (Substitutionsmischkristalle) oder den Zwischengitterplatzen
(Einlagerungsmischkristalle) befinden. Unter welchen Voraussetzungen
Substitutionsmischkristalle vorliegen kann anhand der Hume-Rothery-Regeln“®
[LAEO6, GOTO7, SCHA96] bestimmt werden:

1. Bei Substitutionsmischkristallen darf der Unterschied im Atomdurchmesser
nicht mehr als 15 % betragen (8 % fur vollstandige Ldslichkeit).

2. Fur vollstandige Loslichkeit mussen beide Elemente in der gleichen
Gitterstruktur erstarren (notwendiges Kriterium).

3. Beide Elemente sollten ahnliche Elektronegativitaten*® besitzen.

4. Vollstandige Loslichkeit erfordert die gleiche Anzahl von Valenzelektronen.

©

Abbildung 52: Nulldimensionale Gitterfehler - 1 Leerstelle, 2 Zwischengitteratom, 3 grof3eres
Substitutions-Atom, 4 kleineres Substitutions-Atom, 5 Einlagerungs-Atom, 1+2 Frenkel-Paar

Sind die Atome des Legierungselementes deutlich kleiner (< 59 %) als die Atome der
Matrix lagern sie auf Zwischengitterplatzen [SCHA96]. Man spricht von
Einlagerungsatomen oder interstitiellen Atomen. Auch diese Atome fuhren zu einer

*" Diese Gitterverzerrung ist mit einer Festigkeitssteigerung und einer Abnahme der Duktilit&t
verbunden. Harte Strahlung fuhrt also mit der Zeit zu einer Versprodung von Metallen.

“® Benannt nach William Hume-Rothery (1899-1968), englischer Metallurge.

* Die Elektronegativitat ist ein Mal3 dafiir wie sehr Atome ein gemeinsames Elektronenpaar an sich
ziehen. Sie nimmt mit steigender Protonenzahl und mit abnehmendem Atomradius zu [BARO7,
GLO84].
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Verspannung des Gitters und einem Anstieg der Festigkeiten (siehe Abbildung 52).
Wichtigstes Beispiel ist die (zwangsweise) Einlagerung von Kohlenstoff in Eisen beim
Harten. Die maximale Loslichkeit von Einlagerungsmischkristallen entspricht in der
Regel ~1% und nimmt auf Grund der Gitteraufweitung mit steigender Temperatur zu
[LAEO6].

3.2.2 Linienformige Gitterfehler - Versetzungen

Versetzungen sind linienférmige (eindimensionale) Gitterfehler. Sie spielen bei der
Verformung metallischer Werkstoffe eine herausragende Rolle, da die Plastizitat der
Metalle in erster Linie auf der Beweglichkeit der Versetzungen im Gitter beruht.® Es
kénnen prinzipiell 2 Grenzfalle unterschieden werden:

- Stufenversetzungen

- Schraubenversetzungen

Versetzungen sind aber nur auf kurzen Teilstiicken reine Stufen- oder
Schraubenversetzungen. Im Allgemeinen handelt es sich um eine Kombination
beider Typen also gemischte Versetzungen. Die beste Art eine Versetzung zu
beschreiben ist ihr Burgersvektor [GOTO7].

Um den Burgersvektor zu ermitteln, wird ein (gedachter) geschlossener Umlauf im
verzerrten Gitter um die Versetzung vorgenommen (siehe Abbildung 53, links).
Danach wird der gleiche Umlauf in einem fehlerfreien Gitter durchgefuhrt

(Abbildung 53, rechts). Startpunkt (S) und Endpunkt (E) sind hier nicht identisch. Die
Strecke zwischen dem Endpunkt und dem Startpunkt entspricht dem Burgersvektor.
Burgersvektoren stehen senkrecht auf Stufenversetzungen und verlaufen parallel zu
Schraubenversetzungen [HULO7, WEE92].

1
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Abbildung 53: Burgersumlauf um eine Stufenversetzung; links: Umlauf um den gestdrten
Gitterbereich; rechts: Umlauf um einen ungestérten Bereich des Gitters, die Differenz zwischen
Start- und Endpunkt entspricht dem Burgersvektor

* Das erste Festkorperparadoxon besagt, dass die tatséchlichen Schubspannungen zur Verformung
von Metallkristallen 1.000 bis 10.000-mal kleiner sind als die berechneten. Dies ist in dem Umstand
begrindet, dass nicht zwei komplette Gitterebenen aneinander abgleiten sondern nur die
Versetzungen.
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Eine Stufenversetzung entspricht einem fehlerfreien Kristall aus dem eine Halbebene
entfernt (oder hinzugefiigt) wurde (siehe Abbildung 54) [GOTO07].

Abbildung 54: Schematische Darstellung einer Stufenversetzung; in rot die von oben
eingeschobene Halbebene, in der Mitte der Darstellung befindet sich die Versetzung

Bei Schraubenversetzungen sind die Trennflachen nicht senkrecht sondern parallel
zur Begrenzungslinie des Schnittes verschoben (siehe Abbildung 55) [BAR 07].

Versetzungslinie

Abbildung 55: Schematische Darstellung einer Schraubenversetzung mit Versetzungslinie und
Burgersvektor

Haben 2 Versetzungen gleich grol3e, entgegen gesetzte Burgersvektoren, spricht
man von antiparallelen Versetzungen. Antiparallele Schraubenversetzungen
unterscheiden sich in ihrem Schraubensinn. Treffen sich zwei antiparallele
Versetzungen, I6schen sie sich gegenseitig aus. Man spricht dann von Annihilation
[GOTO7].

Versetzungen kdnnen nicht im Inneren eines Kristalls enden oder beginnen. Sie
kénnen entweder von den Begrenzungsflachen des Kristalls ausgehen oder als
geschlossener Ring im Kristall vorliegen. Diese Ringe kénnen nicht ausschlieflich
aus Schraubenversetzungen zusammengesetzt sein, sie kbnnen aber vollstandig
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aus Stufenversetzungen bestehen. Ein solcher Ring entsprache einer eingesetzten
oder herausgenommenen Teilebene. Diese Versetzungen werden als Franksche
oder Prismatische Versetzungen bezeichnet [GOTO07].

Versetzungen kodnnen sich im Gitter bewegen und verursachen so die plastische
Verformung von Kristallen. Die Ebenen, auf denen sich die Versetzungen bewegen,
heil3en Gleitebenen.

Schraubenversetzungen haben keine definierte Gleitebene und kénnen durch
Quergleiten die Gleitebene wechseln (siehe Abbildung 56).

Abbildung 56: Quergleiten einer Schraubenversetzung; eine Schraubenversetzung bei ,,Z“
kann sowohl auf (111) wie auch auf (1-11) gleiten (a-c). In (d) ist schematisch der Mechanismus
des Doppelgleitens dargestellt [GOTO07]

Die in Abbildung 56 dargestellte Schraubenversetzung kann sowohl auf den (111) als
auch auf (111) Ebenen gleiten. Tut sie beides gleichzeitig (d), wird dieser Vorgang

als Doppelgleiten bezeichnet.

Prismatische Versetzungen sind unbeweglich, Stufenversetzungen und gemischte
Versetzungen bewegen sich auf definierten Gleitebenen. Diese Ebenen entsprechen
den dichtest gepackten Ebenen des Gitters. Die angesprochenen Versetzungen
kénnen diese Ebenen nur verlassen, wenn sie ,klettern® (siehe Abbildung 57).
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Abbildung 57: Klettern einer Versetzung durch Anlagern von Leerstellen [GOTO07]
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Das Klettern von Versetzungen geschieht durch das Anlagern von Leerstellen. Durch
die Umkehr des Vorganges konnen auch Leerstellen erzeugt werden. Da beide
Vorgéange nicht unter Beibehaltung der Volumenkonstanz ablaufen, spricht man von
einer ,nicht konservativen Versetzungsbewegung®.

3.2.2.1 Versetzungsdichte

Die Versetzungsdichte ist ein Mal3 fur die Gesamtlange der Versetzungslinien in
einem diskreten Volumen. Sie wird in cm™ oder m? angegeben.** Es gibt 2
Maglichkeiten die Versetzungsdichte in einem Volumen zu bestimmen.

1. die Linienlange wird ausgemessen und auf das untersuchte Volumen bezogen.

2. die Anzahl der DurchstoRpunkte durch die Oberflache eines Volumenelementes
wird gemessen und auf diese Oberflache bezogen.

Waren alle Versetzungen im Volumen parallel, wirden beide Methoden den gleichen
Wert liefern. Fir stochastisch verteilte Versetzungen ist der nach Methode 1
ermittelte Wert zweimal groR3er als der nach Methode 2 ermittelte.

In spannungsarm geglithten Metallen betragt die Versetzungsdichte 10 bis 10" m?,
durch Kaltverfestigung kann die Versetzungsdichte auf Werte zwischen 10** und
10'®> m erh6ht werden. Die Entstehung der zusétzlichen Versetzungen kann auf
zwei verschiedene Vorgange zuriick gefiihrt werden, den Orowan-Mechanismus®?
und Frank-Read-Quellen® [JOH92].

3.2.2.2 Orowan-Mechanismus

Wenn eine Versetzung bei ihrer Bewegung Hindernisse passieren muss, die sie nicht
durchschneiden kann (siehe Abbildung 58), kommt es zunachst zu einem
Ausbauchen der Versetzung zwischen den Hindernissen. Bei weiterer Ausbeulung
stof3en hinter dem Hindernis antiparallele Versetzungssegmente aneinander und
I6schen sich teilweise aus. Es sind dann eine freie Versetzung und Versetzungsringe
um die Hindernisse entstanden. Die zuriickbleibenden Versetzungsringe Uben auf
nachfolgende Versetzungen eine abstof3ende Spannung aus. Fir die nachfolgenden
Versetzungen wird also eine héhere Spannung benétigt, um die Hindernisse zu
passieren. Aus diesem Grund steigt die Flie3spannung bei dispersionsgehéarteten
Legierungen stark an. Letztlich laufen Entlastungsvorgange ab, bei denen die
Schraubenversetzungen quergleiten und sich so zu prismatischen Versetzungen
umordnen oder die Spannungen werden durch Erzeugung von Versetzungen auf
anderen Gleitsystemen abgebaut [ORO34, GOTO07].

*1m? = 10%cm™

5 Egon Orowan (1902-1989) war ein ungarischer Physiker und Metallurge, der zunachst in Berlin
dann in Cambridge und spater am MIT tatig war.

*3 Sir Charles Frank (1911-1998) und Thornton Read beide britische Physiker
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Abbildung 58: Orowan-Mechanismus; (a) Versetzungsaufstau vor Teilchen, (b) Umgehen der
Teilchen durch Spannungsiiberh6hung At und Zurticklassen von Versetzungsringen [BARO7]

3.2.2.3 Frank-Read-Quelle

Betrachtet wird eine ringférmige Versetzung, die nur zwischen den Punkten A und B
beweglich ist (siehe Abbildung 59), weil zum Beispiel nur dieser Abschnitt in einer
Gleitebene liegt. Wenn sich dieses Segment unter der Wirkung einer
Schubspannung bewegt, kommt es zu einer Ausbeulung, die letztlich dazu fuhrt,
dass sich antiparallele Segmente berihren und teilweise ausldschen. Das Ergebnis
ist ein zuséatzlicher Versetzungsring und die Ruckfiihrung der Versetzung in den
Ausgangszustand. Bei weiter anliegender Schubspannung wiederholt sich dieser
Vorgang [BARO7].

WVXXWK
DR (o) g (e

Abbildung 59: Frank-Read-Quelle; links: gleitfahiges Versetzungsteilstiick A — B; nach rechts:
Erzeugung eines Versetzungsringes und eines neuen Versetzungsteilstiickes A — B durch
Erhdhen der Schubspannung [BAROQ7]

Wenn sich Versetzungen in Folge einer Schubspannung bewegen, schneiden sie
hierbei Versetzungen, die auf anderen (sekundéaren) Gleitebenen liegen. Bei diesem
Vorgang werden in den Versetzungen Stufen erzeugt, die die Gréf3e und Richtung
des Burgersvektors der anderen Versetzung haben (siehe Abbildung 60). Liegen
diese Stufen in der Gleitebene hei3en sie Kinken und kénnen bei der weiteren
Bewegung der Versetzung wieder verschwinden. Liegen die Stufen nicht in der
Gleitebene, nennt man sie Sprung oder Jog. Diese Stufen fuhren bei einer
Weiterbewegung zur Bildung von Dipolen.
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geschnittene Versetzung
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Abbildung 60: Entstehung von Kinken und Jogs beim Passieren von Versetzungen
(Stufenbildung durch Schneidprozesse): (a) 2 Kinken; (b) ein Sprung; (c) Dipolbildung an
einem Sprung [GOTO07]

Versetzungen erzeugen ein weitreichendes elastisches Spannungsfeld. Dadurch
kommt es zu einer Reihe von Wechselwirkungen der Versetzungen untereinander
und mit anderen Gitterdefekten. Die dabei entstehenden Reaktionsprodukte sind
teilweise unbeweglich und stellen Hindernisse fur die weitere Versetzungsbewegung
dar [SEE65, HUL84]. Durch die Anhaufung unbeweglicher Hindernisse
(Waldversetzungen) wéhrend der plastischen Verformung kommt es zu einer
makroskopischen Verfestigung des Materials [VOL89]. Mit zunehmender plastischer
Verformung steigt die Versetzungsdichte stark an. Die Ursache dafir sind
versetzungserzeugende Mechanismen, wie die bereits beschriebene Frank-Reed-
Quelle und das Abschniren von Versetzungsringen an unbeweglichen Hindernissen
im Kristallgitter, der sogenannte Orowan-Mechanismus [ORO34]. Dem Anstieg der
Versetzungs- und auch Leerstellendichte entspricht makroskopisch ein Anstieg der
Schubspannung t bei konstanter Dehnrate, die Verfestigung von Metallen.

3.2.2.4 Nachweis von Versetzungen
Es existieren 5 unterschiedliche Verfahren um Versetzungen sichtbar zu machen:

1) Oberflachenmethoden: hierbei werden die Durchstol3punkte der Versetzungen
durch die Kristalloberflache sichtbar gemacht.

2) Markierungsmethoden: Versetzungen in lichtdurchlassigen Kristallen werden
mit sichtbaren Elementen belegt, um die Versetzungen deutlich zu machen.

3) Transmissionselektronenmikroskopie — die durch die Versetzungen
hervorgerufenen Verzerrungen des Gitters lenken den Elektronenstrahl ab und
es entsteht ein ,Schatten” der Versetzung.

4) Rontgendiffraktorische Methoden — sie &hneln dem Vorgehen bei
TEM-Untersuchungen. Die Beugung der Rontgenstrahlen an den
Gitterebenen wird durch die Spannungsfelder der Versetzungen beeinflusst.
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Es lassen sich grél3ere Volumina als mit dem TEM untersuchen, die
Versetzungsdichte muss mit maximal 1*10*° m™ klein sein.

5) Andere mikroskopische Methoden: Feldionenmikroskopie (FIM),
Rasterkraftmikroskopie (AFM>*) oder Rastertunnelmikroskopie (RTM)
[HAA94]. Diese drei Methoden erlauben es, auf unterschiedliche Art einzelne
Atome und so auch entsprechende Gitterfehler sichtbar zu machen.

Die vorliegenden Ergebnisse wurden ausschlief3lich unter Einsatz der
Transmissionselektronenmikroskopie und der zu den Oberflachenmethoden
gehoérenden Gribchenatzung gewonnen.

3.2.3 Flachenférmige Gitterbaufehler

3.2.3.1 Korngrenzen

Der wichtigste Typ der flachigen Fehler ist die Korngrenze bzw.
GroRRwinkelkorngrenze als Begrenzung zwischen zwei Kérnern. Die Erstarrung realer
Metallstiicke geschieht von mehreren Keimen ausgehend an einer Vielzahl
stochastisch im Bauteil verteilter Stellen gleichzeitig. Aus jedem dieser Keime
entsteht ein einzelner Kristall, der weiter wéachst und schlie3lich mit seinen
Nachbarkristallen zusammenstdRt>. Der Grenzbereich, in dem die einzelnen Kérner
aneinander stof3en (siehe Abbildung 61), hat eine Breite von ein bis zwei
Atomdurchmessern. Es handelt sich hierbei aber nicht um eine Schwachstelle.
Auftretende Briiche verlaufen bei sproden und duktilen Werkstoffen in der Regel
durch die Kérner (transkristallin) und nicht zwischen den Kérnern (interkristallin)
[LAEOG6]. GrofRwinkelkorngrenzen spielen eine besondere Rolle, da sie zum einen
Kanale fir schnellere Diffusionsvorgéange sind®® und zum anderen nicht von
Versetzungen passiert werden kdnnen.

Kleinwinkelkorngrenzen in Mosaikbldckchen unterteilt

> Die Abkiirzung AFM steht fiir die angelsachsische Bezeichnung Atomic Force Microscope

*® Das Ergebnis entspricht etwa dem Inhalt eines feucht gewordenen Salzstreuers. Eine grof3e Zahl
einzelner, (mehr oder minder fehlerhafter) Kristalle mit regellos verteilten Vorzugsrichtungen, die an
ihren Grenzflachen zusammenhaften.

*® Trotz der um mehrere Zehnerpotenzen schnelleren Korngrenzdiffusion hat sie in polykristallinen
Werkstoffen einen kleineren Anteil als die Volumendiffusion (durch das Gitter), da der Anteil der
Korngrenzen im Vergleich zum gesamten Volumen sehr gering ist [RIEO0, SCHA96].
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Kleinwinkelkorngrenzen (oder Subkorngrenzen) sind die Grenzen zwischen
Kristallen, die einen Unterschied in der Orientierung ihrer Gitter von weniger als 5°
aufweisen (siehe Abbildung 61 mittleres Korn) [LAEO6]. Die benachbarten Kristalle
gehen fast stérungsfrei ineinander Uber und sind lediglich von Ubereinander
liegenden Stufenversetzungen getrennt. Die Verbindung der Korner kann kohérent,
teilkoharent oder inkoharent sein. Inkoharente Subkorngrenzen ahneln in ihrem
Aufbau GroRRwinkelkorngrenzen [RIEQO].

3.2.3.2  Stapelfehler

Wenn in der Abfolge der Gitterebenen (ABAB bei hexagonalen oder ABCABC bei
kfz-Gittern) Fehler auftreten, spricht man von Stapelfehlern. Diese Fehler verlaufen
entweder Uber den gesamten Querschnitt des Kristalls oder sind von aufgespaltenen
Versetzungen begrenzt (siehe Abbildung 62).

A B
(110} b v
b. \ﬁ Stapelfehler
b» /
A B
ok a L
A-A B-B

Abbildung 62: oben: Versetzungen mit einem Burgersvektor, der kein Vektor des Kristallgitters
ist. Sie verandern das Kristallgitter und begrenzen einen Stapelfehler; unten: vollstandige
Versetzung (links) und Teilversetzungen mit Stapelfehler (rechts) [HORO08]

Abbildung 62 zeigt im oberen Teil eine Versetzung (b1) deren Burgersvektor kein
Vektor des Kristallsystems ist. Diese Versetzung spaltet sich in zwei Halften (b2 und
b3) auf. Zwischen diesen Versetzungshélften liegt ein Stapelfehler vor. Im unteren
Teil der Abbildung sind die entsprechenden Querschnittsansichten auf die komplette
Versetzung (links) und die aufgespaltene Versetzung mit dem Stapelfehler (rechts)
dargestellt [HORO08].

Betrachtet man lediglich die Aufspaltung der Versetzung, wird im Gegensatz zur nicht
aufgespalteten Versetzung Energie frei, da die in der Versetzung gespeicherte
Energie proportional zum Quadrat ihres Burgersvektors ist und zwei halbe
Versetzungen daher nur die halbe Gesamtenergie haben.

Fur die im Bereich des Stapelfehlers vorliegende Gitterverzerrung muss in der Regel
aber mehr Energie aufgebracht werden, als durch die Versetzungsteilung gewonnen
wird. Dies ist der Grund daflr, dass sich Versetzungen meistens nicht aufspalten.
Eine Ausnahme bilden die Shockley Partialversetzungen des kfz-Gitters. Hier kann
auf der Gleitebene (111) eine Versetzung in zwei Teilversetzungen zerfallen ohne zu
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einer Zerstorung des Gitters zu fuhren. Es kommt zwischen den Versetzungen aber
zu einem Stapelfehler [GOTO7].

Die Stapelfehlerenergie (SFE) ist eine Materialeigenschaft des Kristalls. Ist sie kleiner
als Null, kann sich der kfz-Kristall in einen hdp-Kristall umwandeln, zum Beispiel bei
austenitischen Stahlen mit hohem Mangangehalt [HOROS].

SFE [mJ/m?]

Masse [%]

Abbildung 63: Stapelfehlerenergie von X60Mn22 in Abhangigkeit verschiedener
Legierungselemente [DUMO7]

Wie aus Abbildung 63 zu erkennen ist, gibt es sowohl Legierungselemente, die die
SFE in Eisen anheben sowie auch Legierungselemente, die die SFE ansenken.
Hierdurch ist es moéglich die SFE in Stahlen zu verandern und so die
Verformungseigenschaften zu beeinflussen, in dem ein Wert eingestellt wird der
Zwillingsbildung ermdglicht oder nicht.

Zwillinge

Wenn sich zwei Kristalle spiegelbildlich zu ihrer Grenze anordnen, so entsteht eine
Zwillingsgrenze (siehe Abbildung 64), die verzerrungsfrei ist und nur wenig Energie
enthalt [BARO7]. Beide Bereiche haben die gleiche Gitterstruktur und stehen durch
eine 180 °-Rotation um die Normale der Zwillingsebene in Beziehung.
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Abbildung 64: Atomistische Anordnung in Matrix und Zwilling eines krz-Gitters; (211) ist die
Zwillingsebene; der Winkel der [111]-Richtungen zu [211] betragt 17° [BARO7]

Da die Zwillingsbildung mit einer LAngenanderung in einer Richtung und einer
Verkiurzung in den anderen Raumrichtungen verbunden ist, kann sie nur stattfinden,
wenn ein System zur Zwillingsbildung zur Verfligung steht, bei dem in Zugrichtung
die LaAngenanderung stattfindet. In kubischen Kristallen, die 12 Zwillingssysteme
haben, ist das aber immer méglich (anders als bei hexagonalen Systemen®?).

Die Zwillingsbildung selbst ist &hnlich wie die Martensitbildung ein diffusionsloser
Umklappvorgang, der praktisch mit Schallgeschwindigkeit stattfindet®®. Es kann
zwischen den bei der Verformung und den bei einer Rekristallisation entstehenden
Zwillingen (mit geraden Korngrenzen) unterschieden werden [GOTO7].

Die Wahrscheinlichkeit fir das Auftreten von Zwillingen ist von der Hohe der
Stapelfehlerenergie des entsprechenden Kristalls abhangig und kann somit auch von
der Temperatur, bei der die Verformung stattfindet, abhdngen. Metallographisch
stellen sich Verformungszwillinge als Doppellinien, die an ihren Enden
zusammenlaufen und sich durch jeweils ein Korn ziehen, im Schliffbild dar.

* Bei Magnesiumlegierungen kommt es beim Walzen auf Grund der sich ausbildenden Texturen zu
Problemen, da die angestrebte Stauchung durch Zwillingsbildung nicht realisiert werden kann, da das
c/a-Verhaltnis mit 1,624 hierfur zu klein ist und es auch keine Pyramiden- und Prismengleitung erlaubt
LBACOZ, BACO06, HAF01, HAF02].

® Die hierdurch im Material ausgeltste Schallwelle lasst sich leicht hdrbar machen und ist als
LZinnschrei“ bekannt.



Metallphysikalische Grundlagen 71

Sia] X \!
MEOQ067010

Abbildung 65: Schliffbild mit Zwillingen in einem austenitischen Stahl (1.4401);
Lichtmikroskop, Atzung: V2A-Beize

Das austenitische Gefiige eines Bleches aus V2A*°, in dem nach einer leichten
Verformung einzelne Zwillinge als parallele Linien zu erkennen sind zeigt
Abbildung 65.

3.2.4 Raumliche Gitterfehler

Die erstarrungs- bzw. fertigungsbedingten rdumlichen Gitterfehler wie Lunker, Poren,
Gasblasen oder nichtmetallische Einschliisse spielen bei der Betrachtung von
Blechwerkstoffen praktisch keine Rolle. Eine Ausnahme bildet das Auftreten von
Seigerungen, die bei der Erstarrung hochmanganhaltiger Schmelzen entstehen
kénnen.

Eine fur Blechwerkstoffe relevante Form der rAumlichen Fehler sind
Ausscheidungen. Sie entstehen, wenn mit sinkender Temperatur die Ldslichkeit der
im Mischkristall enthaltenen Fremdatome die momentan geléste Menge
unterschreitet. Die Fremdatome sammeln sich dann an Keimen im Korn oder auf den
Korngrenzen an und bilden dort Ausscheidungen. Diese werden zunachst danach
unterschieden ob sie inkoharent sind, d.h. sie haben keine Verbindung zum
Matrixgitter und verzerren dieses praktisch nicht, oder ob sie koharent im Gitter
vorliegen (siehe Abbildung 66, links). Koharente Ausscheidungen beeinflussen das
Gitter weit Uber ihre Ausdehnung hinaus und sind daher deutlich wirksamer bei der
Behinderung von Versetzungsbewegungen — also der Festigkeitssteigerung [ASK96].
Ausscheidungshartung ist der wichtigste Mechanismus zur Festigkeitssteigerung bei
Leichtmetallen®, sie spielt bei Eisenwerkstoffen eine untergeordnete Rolle und wird

%9 V2A (Versuchsschmelze 2 Austenit) Urspriingliche Bezeichnung fir die 1912 entwickelte Legierung
X12CrNil18-8 bzw. 1.4300. Diese wird nicht mehr hergestellt, die Bezeichnung V2A wird heute fir den
Nachfolger 1.4301 (X5CrNi18-10) verwendet.

60 Ausscheidungen die wahrend der an die Erstarrung anschlieRende Abkuhlung entstehen, sind vom
Typ der Gleichgewichtsphase und inkohéarent. Zur Festigkeitssteigerung muss daher ein Zyklus aus
Ldsungsglihen, Abschrecken (zum Einfrieren des Ubersattigten Mischkristalls) und anschlieRendem
Auslagern zur Bildung von koharenten GPI und GPII-Phasen erfolgen.
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bei den mikrolegierten Stahlen genutzt. Auch bei Maraging-Stéhlen® werden
Ausscheidungen zur Festigkeitssteigerung eingesetzt [DAH981, VDES852].
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Abbildung 66: Inkohé&rente Ausscheidung ohne Verzerrung der Matrix (links) und kohéarente
Ausscheidung mit Verzerrung der Matrix (rechts) [ASK96]

Fur Festigkeitssteigerungen bei hoheren Temperaturen konnen Partikel ins Geflige
eingebracht werden (Dispersionshérten).

3.2.5 Verfestigung durch Gitterfehler

Der Beginn der plastischen Verformung, also das FlieRen des Werkstoffes, bestimmt
das Ende des konstruktiv nutzbaren Bereichs eines Bauteils (das bezieht sich
naturlich nicht auf den Crash oder Umformvorgéange wahrend der Fertigung). Dieser
Punkt ist bei Stahlen durch den Beginn des Abgleitens von Versetzungen
gekennzeichnet. Alle Mal3Bhahmen zur Blockade der Versetzungen steigern also die
Festigkeit (Streck- oder Dehngrenze) des Bauteiles. Da Versetzungen von
Gitterfehlern in ihrer Bewegung behindert werden, lassen sich alle Kristallfehler zur
Steigerung der Festigkeit verwenden.

3.25.1  Mischkristallverfestigung

Die von den gelOsten Legierungselementen erzeugten Gitterverzerrungen resultieren
in Spannungsfeldern, die sich mit den Spannungsfeldern der Versetzungen
tberlagern und diese in ihrer Beweglichkeit behindern. Die Festigkeitssteigerung
durch Mischkristallverfestigung (Acy) kann durch Gleichung 3 beschrieben werden
[RIEOQ]:

Gleichung 3

Ac,, ~k-G-c

G: Schubmodul

c: Konzentration der Fremdatome

k: Konstante zur Beriicksichtigung der relativen Anderungen von Schubmodul und
Gitterkonstanten.

® Durch Losungsgluhen und Abschrecken wird ein martensitischer Zustand in einer praktisch
kohlenstofffreien Eisen-Nickel-Legierung erzeugt, der als Ausgangsbasis fur die Ausscheidung
intermetallischer Phasen (Ni/Mo, Ni/Ti, Fe/Mo und Fe/Ti) dient [DAH981, RADS8O0, ].
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Abbildung 67: Zusammenhang zwischen dem Anteil geldster Mischkristallatome und der Harte
[RIEOOQ]

Den Zusammenhang zwischen der Menge der in Losung befindlichen Atome und
dem daraus resultierenden Anstieg der Streckgrenze des Mischkristalls zeigt
Abbildung 67. Am steilen Anstieg der Kurve von Phosphor lasst sich erkennen
warum dieses Legierungselement gut fir mikrolegierte Systeme geeignet ist. Auch
die Festigkeitssteigerung durch Mangan zeigt sich deutlich.

3.25.2 Kaltverfestigung

Bei einer plastischen Verformung des Werkstoffes unterhalb seiner
Rekristallisationstemperatur (0,4xTs in Kelvin) entstehen zusétzliche Versetzungen.
Diese Versetzungen blockieren sich teilweise gegenseitig, was zu einem Anstieg der
Festigkeit fuhrt. Die Festigkeitssteigerung (Acy) durch Kaltverfestigung (siehe
Abbildung 68) kann durch Gleichung 4 beschrieben werden [RIEQO]:

Gleichung 4
A, ~f-G-b-Jp

G: Schubmodul

b: Burgersvektor

B: Konstante, die die Anordnung der Versetzungen kennzeichnet
p: Versetzungsdichte
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Abbildung 68: Streckgrenze von a-Eisen in Abhangigkeit von der Versetzungsdichte [RIEQQ]

Wenn eine vorhergehende plastische Verformung in die entgegen gesetzte Richtung
weist (also zunachst eine Zug- und dann eine Druckverformung), kommt es nicht zu
einer erneuten Erh6hung der Festigkeit. Die zweite plastische Verformun% beginnt
sogar bei einer geringeren FlieRspannung. Diese als Bauschinger-Effekt °* bekannte
Erscheinung beruht auf der Blockade von Versetzungen in der zunachst verformten
Richtung an verschiedenen Hindernissen wie Korngrenzen oder Ausscheidungen
sowie Eigenspannungen. Die so eingenommenen Versetzungsanordnungen lassen
sich aber besonders gut in der anderen Richtung bewegen, was zu einer friheren
Bewegung bzw. einer Abnahme der Streckgrenze fuhrt. Dieser Effekt hat eine
erhebliche Bedeutung bei der Blechumformung [GRA93].

3.2.5.3 Kornfeinung (Feinkornhartung)
Da Korngrenzen untberwindbare Hindernisse fir Versetzungen sind, kommt es an
ihnen zu einem Aufstau von Versetzungen®.

Die Steigerung der Festigkeit durch Kornfeinung (Ackg) kann durch die Hall-Petch-
Beziehung (Gleichung 5) beschrieben werden [RIEQO]:

%2 johann Bauschinger (* 11. Juni 1834 in NUrnberg; T 25. November 1893) Mathematiker und
Bautechniker von 1868 bis zu seinem Tod Professor fir Technische Mechanik am Miinchener
Polytechnikum.

% Die von den aufgestauten Versetzungen ausgehenden Spannungen kénnen im Nachbarkorn neue
Versetzungen hervorrufen.
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Gleichung 5

k

JD
k: Konstante fur den Korngrenzwiderstand
D: mittlerer Korndurchmesser

Aoy =

3.25.4  Teilchenverfestigung

Die Festigkeitssteigerung durch Ausscheidungshartung beruht darauf, dass die sich
bewegenden Versetzungen zum Schneiden oder Umgehen der Ausscheidungen
eine hohere Energie bendtigen. Die zusatzlich zum Schneiden der Teilchen durch die
Versetzungen aufgebrachte Spannung (Acts) kann nach Gleichung 6 berechnet
werden [RIEOQ]:

Gleichung 6

Ao ~4/f-d

f: Flachenanteil der Teilchen
d: mittlerer Durchmesser

Beim Passieren von Teilchen durch Versetzungen werden diese zerschnitten und
neue Oberflachen erzeugt; hierfur wird Energie bendtigt (siehe Abbildung 69, links).
Wenn die Ausscheidungen eine atomare Ordnung haben, wird diese im Inneren der
Ausscheidung durch das Weitergleiten beim Schneiden geandert. Es entsteht eine
Antiphasengrenze innerhalb der Versetzung, zu deren Erzeugung ebenfalls Energie
bendtigt wird (siehe Abbildung 69, rechts). Wird diese Ausscheidung erneut
geschnitten, wird die Antiphasengrenze unter Freisetzung von Energie wieder
ausgeldscht.
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Abbildung 69: Geschnittene Ausscheidung (links) und Entstehung einer Antiphasengrenze
beim Schneiden eines Teilchens mit atomarer Ordnung (rechts) [HAA94]

Die Hohe der Energie, die zum Schneiden einer Ausscheidung ben6étigt wird, steigt
mit der Gré3e der neu erzeugten Flache, also mit der Gro3e der Ausscheidung
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proportional zu Jr an. Die zum Umgehen der Versetzung notige Orowan-Spannung

(Aoor) fallt proportional zu %(siehe Gleichung 7).

Gleichung 7
1
ACqy ~—

d: Durchmesser der Ausscheidung

Die Versetzungen wéahlen zum Passieren der Ausscheidung den Mechanismus, der
die geringste Energie erfordert. Daher verursacht der Versetzungsradius (do), bei
dem beide Spannungen den gleichen Wert annehmen, den maximalen
Festigkeitszuwachs bei der Ausscheidungshartung (siehe Abbildung 70).

\ Umgehen
\

\ Schneiden

Streckgrenzenerhéhung o

dg TeilchengroRe d

Abbildung 70: Energie fir das Schneiden und das Umgehen von Versetzungen; Die Energie flr
das Schneiden (rote Kurve) steigt proportional zur zu schneidenden Flache, die Energie flr das
Umgehen (schwarze Kurve) fallt mit der GréRe des Teilchens. Die ideale Festigkeitssteigerung
wird im Schnittpunkt der Kurven (do) erreicht [GOTO07].

Die FlieRgrenze (of) setzt sich aus den in Gleichung 8 beschriebenen Anteilen
zusammen. Dies sind die Spannung zum Bewegen hindernissfreier Versetzungen
(o0), die Mischkristallverfestigung (Acw), die Verfestigung durch Versetzungen (Aoy),
die Verfestigung durch Korngrenzen (Aokg) und die Teilchenverfestigung (Acr).

Gleichung 8
o =0, +Ac,, +Ac, +Acs + Aoy
3.3 Erholung und Rekristallisation

Im Verlauf von Umformungen im kalten Zustand erfahren Metalle einen Zuwachs von
Gitterfehlern, der zu einer Zunahme der Festigkeit und zu einer Abnahme der
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Bruchdehnung fuhrt. Diese Effekte konnen durch eine anschlie3ende
Warmebehandlung (teilweise) riickgangig gemacht werden.

Prinzipiell sind dabei 2 Effekte zu unterscheiden, zum einen die Erholung, die durch
eine Phase der Defektausheilung ohne eine Neubildung des Gefliges
gekennzeichnet ist, zum anderen die Rekristallisation. Bei der Rekristallisation
kommt es unter Auflosung von Versetzungsstrukturen zur Neubildung und Bewegung
von GroR3winkelkorngrenzen.

Grundsatzlich wird in beiden Fallen unterschieden ob es sich um dynamische Effekte
handelt, die bereits wahrend der Verformung ablaufen oder um statische Effekte, die
erst im Anschluss an die Verformung bei der Warmebehandlung auftreten [GOTO7].

3.3.1 Erholung

Die Erholung von Gefligen umfasst die Vorgange, bei denen es zu einem Abbau von
Gitterfehlern kommt, ohne dass das Gefilige wesentlich verandert wird [GOTO07].
Diese Vorgange bedingen eine Erhéhung der Temperatur. Mit steigender Temperatur
konnen hdhere Aktivierungsenergien bereitgestellt werden, so dass massivere
Defekte ausheilen kbnnen. Zunachst kommt es zu einer Ausheilung von Frenkel-
Paaren, was oft schon bei Raumtemperatur oder darunter ablauft. Anschliel3end
kommt es zur Wanderung und Ausheilung von Zwischengitteratomen und zur
Wanderung und Ausheilung Uberschissiger Einfachleerstellen.

Der letzte Schritt der Erholung ist die Bewegung von Versetzungen. Dieses kann
durch das Quergleiten von Schraubenversetzungen und das Klettern von
Stufenversetzungen geschehen. Dadurch ist es den Versetzungen maoglich sich zu
bewegen und energetisch giinstigere Zustande einzunehmen. Hierzu gehort die
Annihilation, also die Ausldschung von Versetzungen mit entgegen gesetzten
Burgersvektoren, was zu einer Abnahme der Versetzungsdichte fuhrt.

Abbildung 71 zeigt den Verlauf einer in situ-Warmebehandlung von AIMg5Mn im
TEM. Ausgehend vom kaltverfestigten Zustand wird die Temperatur linear von
Raumtemperatur auf 405 °C erhoht.

Im Verlauf dieser Bildserie, die den Bereich von 210 °C bis 405 °C abdeckt, ist zu
erkennen, wie Annihilationsvorgénge die Versetzungsstruktur verandern, wobei die
Versetzungsdichte abnimmt [KUHO3].
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Abbildung 71: TEM-Aufnahme einer in situ-Warmebehandlung an einer kaltverfestigten Probe
aus AIMg5Mn; mit steigender Temperatur sinkt die Versetzungsdichte [KUHO03]

Versetzungen, die sich nicht ausléschen, nehmen in Abhangigkeit ihrer Gleitebenen
und ihrer Burgersvektoren unterschiedliche, energiearme Anordnungen an. Zu einer
erheblichen Abnahme der durch die Versetzungen verursachten
Gitterverzerrungsenergie kommt es, wenn sich sehr viele Versetzungen
Ubereinander anordnen [GOTO7]. Eine derartig regelmafige Anordnung von
Versetzungen zeigt Abbildung 72. Sie ist nach einer Warmebehandlung von 80
Sekunden bei einer Temperatur bis 400 °C und vorhergehender Kaltverformung
einer AIMg5Mn-Probe entstanden [KUHO3].
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Abbildung 72: RegelmaRige Versetzungsstruktur in einer AIMg5Mn-Probe [KUHO03]

Schrauben und Stufenversetzungen bilden hierbei netzwerkhafte
Versetzungsstrukturen aus, die ein rAumlich geschlossenes Netzwerk aus
Kleinwinkelkorngrenzen bilden (siehe Abbildung 73). Durch die Vereinigung solcher
Subkorngrenzen kdnnen wiederum unter Energieabnahme Grol3winkelkorngrenzen
entstehen [GOTO07, HORO8].

Abbildung 73: TEM-Aufnahme von DC06 im Ausgangszustand, Tripelpunkt mit geringer
Versetzungsdichte in den Kdrnern (links) und nach 5 %iger Verformung durch die ein
Versetzungsnetzwerk entstanden ist (rechts: mit finfmal starkerer VergrdfR3erung)

3.3.2 Rekristallisation

Unter dem Begriff Rekristallisation werden drei Vorgange zusammengefasst: die
primare, die sekundare und die tertiare Rekristallisation.

3.3.2.1 Primare Rekristallisation

Wenn eine ausreichende Kaltverfestigung vorausgegangen ist, kann bei einer
Warmebehandlung das gesamte Gefiige durch Bildung und Wanderung von
GroRRwinkelkorngrenzen neu erzeugt werden. Diese primére Rekristallisation ist ein
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diffusionsgesteuerter Prozess und vollzieht sich tGber die Stadien der Keimbildung
und des Keimwachstums. Als Kristallisationskeime dienen bevorzugt besonders stark
verformte Kristallbereiche [LAEO6].

Zwei Beispiele fur die Kornneubildung durch dynamische Rekristallisation zeigt
Abbildung 74. In den TEM-Aufnahmen lasst sich deutlich der helle Bereich des
neuen Kornes zeigen, das praktisch vollig ohne Versetzungen in die umliegenden
Korner mit hoher Versetzungsdichte wachst [SCHA04].%
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Abbildung 74: TEM-Aufnahme der dynamischen Rekristallisation in der Unterseite eines
Spanes aus C45E bei der Hochgeschwindigkeitszerspanung; die neuen Karner (helle Flachen)
wachsen in die stark verfestigten (dunklen) Gefligebereiche [SCHAO04]

Die Abhéangigkeit der resultierenden Korngrdl3e von der Starke der vorangegangenen
Kaltverformung und der Rekristallisationstemperatur zeigt Abbildung 75.
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Abbildung 75: Rekristallisationsdiagramm von Reinstaluminium nach O. Dahl und F. Pawlek;
Dargestellt ist die resultierende Korngré3e in Abhéngigkeit der vorausgegengenen
Dickenabnahme und der Rekristallisationstemperatur [GOTOQ7].

% Die Aufnahmen wurden an der Unterseite eines Spanes gemacht, der durch
Hochgeschwindigkeitsspanen (orthogonales Einstechen) hergestellt wurde. Die Kaltverfestigung
resultiert aus der starken Verformung des Spanes beim Umlenken an der Wendeschneidplatte. Dieser
Effekt ist gleichzeitig (zusammen mit der Reibung) fur die starke Temperaturerh6hung verantwortlich,
die anschlieRend die Rekristallisation auslost.
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Wenn die Kaltverfestigung weniger ausgepragt ist, bilden sich nicht ausreichend viele
Keime und es kommt zu keiner Neubildung von Korngrenzen, sondern zu einer
Verschiebung der bestehenden Korngrenzen. Dabei wachst die Orientierung des
weniger stark verformten Kristalls in den starker verformten benachbarten Kristall
hinein [GOTO7].

Ebenso wie bei der Verformung kdnnen sich auch im Verlaufe der Rekristallisation
Texturen ausbilden. Solche Rekristallisationstexturen kénnen z.B. entstehen, wenn
die Rekristallisationskeime®, wegen orientierungsbedingter Unterschiede in der
Versetzungsdichte, eine bestimmte Ausrichtung besitzen.

3.3.2.2 Kornwachstum und sekundére Rekristallisation

Wenn die Warmebehandlung im Anschluss an die primare Rekristallisation weiter
fortgesetzt wird, kommt es zu einem Wachstum der Kdrner. Dieser Vorgang wird als
sekundare Rekristallisation bezeichnet. Die treibende Kraft fir diesen Effekt ist eine
Verringerung der im Geflige gespeicherten Energie durch eine Abnahme der
Korngrenzflachen. Diese Triebkraft ist wesentlich kleiner als bei der primaren
Kristallisation, so dass die von ihr verursachten Vorgange wesentlich langsamer
ablaufen [GOTO7].

Stetige Kornvergrof3erung

Die Gleichgewichtskonfiguration eines Gefliges ist durch Kérner mit geraden
Korngrenzen geprégt, die an den Kornzwickeln unter einem Winkel von 120°
aufeinanderstol3en.

Diese Gleichgewichtskonfiguration wird in den Werkstoffen nach dem Giel3en oder
nach der Primarrekristallisation nicht verwirklicht. Vielmehr existiert eine grof3e
Vielzahl unterschiedlich geformter und unterschiedlich grofl3er Korner. Bei der
Gluhung versuchen die Kérner sich dieser Gleichgewichtskonfiguration anzunéhern.
Dabei wachsen Kdrner mit konkav gekrimmten Grenzflachen auf Kosten von
Koérnern mit konvex gekrimmten Grenzflachen.

Dies fuhrt zu der Tendenz, dass die gréf3eren Kérner auf Kosten der kleineren
wachsen.

Bei diesem ,normalen Kornwachstum® nimmt die durchschnittliche Korngrofde zu, die
Form der Verteilungskurve bleibt jedoch unverandert [GOTO07].

Unstetige Kornvergrof3erung

Ist die stetige (normale/kontinuierliche) Kornvergrof3erung gehemmt, so kann bei
héheren Temperaturen dennoch fir einige Kérner diese Hemmung beseitigt werden.
Diese wenigen Korner wachsen dann sehr stark und zehren das umgebende Gefiige
auf. Dieser auch als sekundare Rekristallisation bezeichnete Prozess fihrt daher zu
einem sehr inhomogenen Geflige mit einer bimodalen Korngréf3enverteilung und ist
technisch zumeist unerwiinscht (Ausnahme: Fe-Si Transformatorbleche®). Die

% Dies ist zum Beispiel der Fall wenn sich der neu gebildete Ferrit an zuvor auf den Korngrenzen
ausgeschiedenem AIN orientiert, was zu einer Streckung der Kérner entlang der Walzrichtung, dem
sogenannten Pancake-Geflge fuhrt [BLEO4].

% Bei Fe-Si-Transformatorblechen wird die Kornorientierung mit Hilfe einer Sekundarrekristallisation
gezielt so eingestellt, dass die am leichtesten zu magnetisierenden <100>-Richtungen parallel zur
Walzrichtung ausgerichtet sind und die {110}- Ebenen in der Walzebene liegen. Eine solche
Orientierung wird nach ihrem Entdecker GOSS-Textur genannt.
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Hemmung des normalen Kornwachstums kann zwei Ursachen haben. Zum einen
kénnen Ausscheidungen zu einer lokal unterschiedlich starken Pinnung der
Korngrenzen fihren (verunreinigungskontrollierte Sekundarrekristallisation), zum
anderen kann eine Kornwachstumshemmung auch bei scharf ausgepragten
Texturen auftreten. Ursache dieser texturbedingten Sekundarrekristallisation ist die
Abhangigkeit der Korngrenzenbeweglichkeit von der Orientierungsdifferenz
benachbarter Kristallite.

Die Kornvergro3erung kommt in der Regel zum Erliegen, wenn die Korngro3e die
Dimension der kleinsten Probenabmessung erreicht hat.

Insbesondere in diinnen Blechen kann es zu einem unstetigen Wachstum von
einigen wenigen Kornern kommen. Um diesen Vorgang von der unstetigen
KornvergréRerung, mit der er eine gewisse Ahnlichkeit hat, zu unterscheiden, wird er
als tertiare Rekristallisation bezeichnet [GOTO7].

3.4 Texturen

Von texturierten Gefligen spricht man wenn ihre Bestandteile nicht vollig
unregelmaRig ausgerichtet sind und sie daher keine isotropen®’ bzw. quasi-
isotropen®® Eigenschaften besitzen [HAA94]. Texturen gehen auf die Ausrichtung der
Korner und anderer Gefligebestandteile zurlick und kdnnen bei der Erstarrung, der
Umformung und der Rekristallisation erzeugt werden.

Diese Texturen, werden im Allgemeinen mit rontgenographischen Methoden
bestimmt und mit Hilfe von Polfiguren dargestellt. In diesem Rahmen gentigt es
jedoch ihre Auswirkungen auf den Tiefziehprozess zu beschreiben. Dies ist in erster
Linie die Ausbildung von Zipfeln auf Grund der unterschiedlichen Verformung des
Blechs langs und quer zur Walzrichtung. Dieser Effekt lasst sich durch die
Anisotropie r beziehungsweise den r-Wert oder noch exakter den Ar-Wert
beschreiben [DOEOQ7].

3.5 Das System Eisen-Kohlenstoff

3.5.1 Erstarrung und Abkihlung von reinem Eisen

Misst man den Temperaturverlauf wahrend der Erstarrung von reinen Metallen, gibt
es zumindest eine Zeitspanne mit zeitweise konstant bleibender Temperatur, den
Haltepunkt, beim Ubergang zwischen der fliissigen und der festen Phase. Dieser
Vorgang resultiert daraus, dass zunéachst die als Schmelzwéarme gespeicherte
Energie abgefuhrt werden muss, bevor eine Erstarrung beginnen kann. Auch alle
anderen Phasen weisen unterschiedliche Energien auf, so dass jeder
Phaseniibergang durch einen Haltepunkt sichtbar wird. Auf Grund der Allotropie des
Eisens und seines Ferromagnetismus liegen beim Eisen insgesamt vier Haltepunkte
vor (siehe Abbildung 76).

Diese Haltepunkte kennzeichnen die Ubergéange von der Schmelze zum
kubischraumzentrierten §-Ferrit (1536 °C), von dieser Phase zum

o7 richtungsunabhéngigen

% Die einzelnen Bestandteile eines guasi isotropen Gefuiges haben richtungsabhéangige
Eigenschaften. Durch ihre vollig regellose Verteilung verhdlt sich der Kérper makroskopisch aber in
alle Richtungen gleich.
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kubischflachenzentrierten y-Ferrit (1392 °C), nachfolgend zum paramagnetischen
kubischraumzentrierten a-Ferrit bei 911°C und schlieR3lich den Ubergang zum
ferromagnetischen a-Ferrit bei Curietemperatur®® (769°C). °

Abkuhlung Erwirmung
i Schmelze ; B
1600 Erstarrungspunkt krz-Gitter Schmelzpunkt 1600
oC {1536 °C) {1536 °C) L o¢
| Haltepunkt Ar, Haltepunkt Ac, L
1400 {1392 °C) (1392 *C} 1400
1200 @ - 1200
£ 1000 Haltepunkt ﬁ v-Eisen - 1000
E’. a tz;r)un para- kfz-Gitter Hal:g?l': rllg}A%
T ais3 magnetisch i
E {911 °C) \ i p-Eisen paramagnetisch
8001 Haitepunkt Ar, 7 - Haitepunkt Ac, - 800
1 890 ferro- (769 °C) .
600 magnetisch .~ ferromagnetisch - 600
] ﬂ krz-Gitter |
400 400
Zeit t—m= Zeit t—w=—

Abbildung 76: Abkuhlkurve des reinen Eisens; links: Haltepunkte beim Abkuhlen des Eisens;
Mitte: Gittertypen und Magnetzusténde; rechts: Haltepunkte beim Aufwéarmen des Eisens
[LAEO6]

Die Bezeichnung der Haltepunkte geschieht zunéchst mittels Durchnummerierung
bei steigender Temperatur; ausgehend von der, bei reinem Eisen nicht existenten,
eutektoiden Umwandlung bei 723°C (siehe

Abbildung 80) bis hin zum Schmelzen der Legierung bei 1536 °C. Die
Bezeichnungsweise stammt aus dem Franzoésischen, so dass das grof3e ,A” fir
JArréter® also ,Halten“ steht. Die Vorgange des Aufheizens werden mit ,c* fur
,chauffer und des Abkuhlens mit ,r* fir ,refroidir‘ unterschiedlich gekennzeichnet.
Dies ist notig, da bei endlichen Heiz- oder Abkihlgeschwindigkeiten die Effekte leicht
verzdgert auftreten, was zu unterschiedlichen Werten fihrt [LAEOG].

Bei moderatem Druck liegt Eisen nach langsamer Abklhlung, in den bereits
erwahnten kubischen Modifikationen vor. Dies sind bis 911 °C die krz-Phase, bis
1392 °C die kfz-Phase und oberhalb bis zum Schmelzpunkt wieder eine krz-Phase.
Bei einer energetischen Betrachtung der Tieftemperaturmodifikationen der
Ubergangsmetalle kann festgestellt werden, dass sich die Energien in Abhangigkeit
von der Anzahl der Elektronen im d-Band alternierend andern (siehe Abbildung 77).
Da die Konfigurationen mit negativer Bindungsenergie stabil sind, ergibt sich fur die

%9 Benannt nach Pierre Curie (* 15. Mai 1859 in Paris; 1 19. April 1906 ebenda) einem franzdsischen
Physiker und Nobelpreistrager.

" Bei héheren Driicken tritt zusatzlich die hexagonale e-Modifikation des Eisens auf. Das in Abbildung
76 dargestellte p-Eisen existiert im Grunde nicht. Es war friiher eine Bezeichnung fiir die
paramagnetische Modifikation des a-Eisen. Da dieses aber die gleiche Gitterkonfiguration hat wie das
ferromagnetische a-Eisen, wére ein eigener Name falsch.
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Ubergangsmetalle mit steigender Ordnungszahl hdp — krz — hdp — kfz — krz als
Reihenfolge der Elementarzellen [FROOQ7].
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Abbildung 77: Bindungsenergie der d-Elektronen in Abhangigkeit der Besetzung (Ny) dieses
Bandes nach [FROO07]

Betrachtet man Eisen, ein Metall mit sechsfacher Besetzung des 3d-Bandes, féllt in
Abbildung 77 auf, dass es im Bereich der hdp-Packungen liegen musste. Dies ist
nicht der Fall. Die Tieftemperaturmodifikation des Eisens ist also eine metastabile
(krz-)Modifikation, die ausschlief3lich auf Grund des beim Eisen auftretenden
Ferromagnetismus und seiner Beeinflussung der Atomabsténde, eine geringere
Energie aufweist, als die hdp-Modifikation [FROOQ7].

3.5.2 Das Eisen-Kohlenstoff-Diagramm

Allgemeine Vorbemerkungen zu eutektischen Systemen

Um den prinzipiellen Aufbau des Eisen-Kohlenstoff-Schaubildes (EKS) besser zu
verdeutlichen, ist es hilfreich zunachst einfachere eutektische Systeme zu
betrachten.

Allgemein gilt fur eutektische Zweistoff-Systeme, dass sie aus zwei Metallen
bestehen, die in der flussigen Phase vollstandig Ioslich und in der festen Phase nicht
vollstandig ineinander I6slich sind. Dies bedeutet, dass sich die Atome in der
Schmelze regellos nebeneinander verteilt befinden, sich bei der Erstarrung aber in
zwei unterschiedliche Kristallarten, einen a-Mischkristall und einen B-Mischkristall,
entmischen. Im Extremfall (siehe Abbildung 78) entmischen sie zu einem Gemenge
aus zwei unterschiedlichen reinen Kristallen, die regellos nebeneinander verteilt
liegen.
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Abbildung 78: Eutektisches Zweistoffschaubild Gold-Silizium [BRA92]

Charakteristisch fur eutektische Systeme ist, dass eine Zusammensetzung existiert
(E), bei der beide Bestandteile der Schmelze gleichzeitig bei einer Temperatur
erstarren. Das sich hierbei ausbildende Geflige nennt man Eutektikum. Der
Schmelzpunkt von Legierungen dieser Zusammensetzung liegt deutlich niedriger als
die beiden einzelnen Schmelzpunkte. Dies hat beim Giel3en verschiedene Vorteile
und ist daher fiir den Namen dieser Systeme verantwortlich”™.

Der Grund fur die Absenkung des Schmelzpunktes liegt in einer VergréRerung der
Oberflachen und daran, dass die Bindungsenergie der Atome in Oberflachen,
besonders an Kanten und Ecken herabgesetzt ist. Die verringerte Bindungsenergie
reduziert die Schmelztemperatur. Beim Beispielsystem Au-Si nutzt man diesen Effekt
fir das eutektische Bonden aus.

Bei allen anderen Zusammensetzungen erfolgt der Ubergang von der fliissigen in die
feste Phase Uber ein Erstarrungsintervall, in dem der Anteil der festen Phase mit
sinkender Temperatur kontinuierlich steigt.

In den meisten metallischen Zweistoffsystemen tritt zumindest bei hdheren
Temperaturen eine Mischkristallbildung auf (siehe Abbildung 79). Zusétzlich zu dem
bereits beschriebenen System treten hier an den Randern zwei Bereiche mit
ausgepragter Mischkristallbildung auf. Ein typischer Effekt ist, dass die maximale
Léslichkeit fur ein Element im Kristall des anderen Elementes bei der eutektischen
Temperatur (hier 183 °C) deutlich groR3er ist als bei Raumtemperatur.

™ (griechisch: U eu- gut, Tiikw teko schmelzen)
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Abbildung 79: Eutektisches Zweistoffschaubild Blei-Zinn [BRA92]

Wenn eine Legierung mit 90 % Blei und 10 % Zinn (sehr langsam) erstarrt treten
folgende Effekte auf. Die Temperatur der Schmelze sinkt zunachst bis etwa 300 °C.
Dann beginnen sich bei weiter sinkender Temperatur erste Blei-Mischkristalle in der
Schmelze zu bilden. Da hierbei Energie frei wird sinkt die Temperatur in diesem
Intervall langsamer als zuvor. Der Zinngehalt der ersten in der Schmelze
entstehenden Kristalle entspricht nicht 10 % sondern dem Schnittpunkt der
Soliduslinie mit einer Isothermen dieser Temperatur (7 %). Beim Erreichen der
Soliduslinie ist die gesamte Schmelze erstarrt und alles Zinn ist in Mischkristallen
gelost. (Der Legierungsgehalt der einzelnen Kristalle ist unterschiedlich, da eine
Diffusion von der Schmelze in die mit niedrigeren Legierungsgehalten erstarrten
Kristalle in der Realitat nicht stattfindet.) Spatestens bei 150 °C unterschreitet die
noch zulassige Loslichkeit die tatséachliche. Das Zinn diffundiert aus den
Mischkristallen.

Dieser Typ eines Zweistoffsystems entspricht im Grunde dem EKS. Verkompliziert
wird das EKS aber dadurch, dass Eisen allotrop ist und (bei Normaldruck) in
Abhéngigkeit von der Temperatur in drei Gittermodifikationen auftritt. Die linke Seite
besteht also nicht aus einem a-MK mit begrenzter Ldslichkeit, sondern aus drei
Mischkristallen, a., y, 8 mit deutlich unterschiedlichen begrenzten Loslichkeiten.
Zugleich muss man bertcksichtigen, dass, wie in jedem Zweistoffschaubild,
zwischen 2 Phasen y (links) und x (rechts) in der Mitte immer ein Gebiet vom Typ
y+X existieren muss.

Ein weiterer Unterschied ist, dass die rechte Seite nicht bei 100 % Kohlenstoff endet
sondern bei der intermediaren’? Phase Zementit (FesC) also 6.67 % Kohlenstoff. Der
letzte Unterschied ist dann, dass die zweite Phase also der Kohlenstoff, in

& Verbindung aus Metall und Nichtmetall
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Abhangigkeit der Erstarrungsgeschwindigkeit entweder als Zementit oder als Graphit
vorliegt. Daher handelt es sich um ein Doppelschaubild, in dem die stabilen Phasen
(C als Graphit) durch gestrichelte Linien gekennzeichnet sind, wenn sie sich von den
metastabilen (C als Zementit) unterscheiden.

Erstarrung im Eisen-Kohlenstoff-Schaubild
Technisch und industriell eingesetzte Eisen-Kohlenstofflegierungen liegen —
abgesehen vom Gusseisen - als metastabiles System vor, daher wird im Folgenden

ausschlief3lich auf dieses System (siehe
Abbildung 80) eingegangen.

Bei geringen Kohlenstoffgehalten scheidet sich aus der Schmelze als erste Phase 6-
Ferrit aus (-MK + Schmelze). Je nach Kohlenstoffgehalt erstarrt die gesamte
Schmelze zu 5-MK oder bei héheren C- Gehalten findet eine Umwandlung von
8-MK+S zu y-MK+S statt. Im Punkt J erfolgt eine peritektische Umwandlung, bei der
die beiden Phasen &-Mischkristall und Schmelze gleichzeitig in die (einzelne) Phase
y—Mischkristall umwandeln. Bei Kohlenstoffgehalten Giber 0,51 Massen-% C existiert
kein o-Ferrit. Bei Legierungsgehalten die zwischen 0,51 bis 4,3 Massen-% C liegen,
erstarrt die Schmelze unter Ausscheidung von y-Mischkristallen. Bei 1392 °C befindet
sich der a-y-Umwandlungspunkt (N) des reinen Eisens.

Die y-Mischkristalle, welche auch als Austenit bezeichnet werden, haben mit

2,06 Massen-% die htéchste Kohlenstoffloslichkeit und sind deshalb gerade fir die
Warmebehandlung von grof3em Interesse [BLEO4, ECK69, DAH981, SCHA96,
VDES851, HOR92].

Umwandlungen in der festen Phase

Liegt ein Kohlenstoffgehalt des Stahls von weniger als 0,8 Massen-% vor, so
scheiden sich ab 911 °C a-Mischkristalle mit einem sehr geringen Kohlenstoffgehalt
aus (G-P). Im tbrigen Austenit erhoht sich dadurch die Kohlenstoffkonzentration des
Kohlenstoffs, bis sie 0,8% erreicht. Aus kohlenstoffreichen y-Mischkristallen (tber
0,8 Massen-% C) scheidet sich Zementit aus, wobei der Restaustenit an Kohlenstoff
verarmt, bis die Konzentration 0,8% erreicht. Am Punkt S wandeln sich, in beiden
Fallen, die restlichen y-Mischkristalle mit einem C-Gehalt von 0,8 % zur eutektoiden”
Phase Perlit um. Diese besteht aus fast kohlenstofffreiem Ferrit und Zementit mit
6,67 % C. Bei fortfhrender Kiihlung scheidet sich aus dem Ferritgebiet mit weiter
sinkender Léslichkeit Tertiar-Zementit’* aus, bis bei Raumtemperatur nur noch
0,0002 %C im Ferrit gelost sind. Unterhalb von einem Kohlenstoffgelhalt von

0,02 Massen-% bildet sich ein Geflige aus a-Mischkristallen und Ausscheidungen
von Tertidrzementit auf den Korngrenzen. Untereutektoide Werkstoffe weisen
ebenfalls a-Mischkristalle sowie Perlit (bestehend aus Ferrit und Zementit) auf.
Ubereutektoide Stahle zeigen ein Grundgeflige aus Perlit und Sekundarzementit,
wobei sich letzterer entweder auf den Korngrenzen oder im Korninneren als Platte
wiederfindet. Die Mikrostruktur eutektischer Eisen-Kohlenstofflegierungen bestehend
aus Perlit und Zementit wird als Ledeburit bezeichnet, spielt fir Blechwerkstoffe aber
keine Rolle [BLE0O4, ECK69, DAH981, VDES851].

& Umwandlungen aus der flissigen Phase werden ,eutektisch“ genannt, Umwandlungen aus der
festen Phase ,eutektoid”.

" Die Bezeichnungen fur Zementit sind: ,primar“ bei Ausscheidung aus der Schmelze, ,sekundar” bei
Ausscheidung aus dem Austenit und ,tertiar“ bei Ausscheidung aus dem Ferrit.
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Abbildung 80: Eisen-Kohlenstoff-Diagramm [Bac04]

Deutlich zeigen sich sowohl fir a-Eisen als auch fur y-Eisen die mit der Temperatur
abnehmenden Loslichkeiten fur Kohlenstoff und der grof3e Unterschied in den
maximalen Loslichkeiten von 2,06 % im Austenit bei 1147 °C und 0,02 % im Ferrit
bei 723 °C.

Stabilisierung von krz-Legierungen

Das in Abbildung 80 gezeigte Diagramm bezieht sich lediglich auf das
Zweistoffsystem Eisen-Kohlenstoff. In der Praxis werden bei den meisten Stéahlen
verschiedene weitere Legierungselemente zugegeben die das Aussehen des
Diagramms beeinflussen. Zwei wesentliche Mdglichkeiten der Beeinflussung sind die
Stabilisierung der ferritischen krz-Phase bzw. die Stabilisierung der austenitischen
kfz-Phase (siehe Abbildung 81 und Abbildung 82).
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Abbildung 81: Stabilisierung der ferritischen Phase durch verschiedene Legierungselemente;
links: Chrom; Mitte: Vanadium; rechts: Titan [FROOQ7]

Die mit den letzten Elektronen im 3d-Band besetzten Metalle Ti, V, Cr und die
chemisch &hnlichen 4d- und 5d-Metalle Zr, Hf, Nb, Ta, Mo und W stabilisieren die
krz-Phase und schnuren daher das kfz-Gebiet im Eisen-Kohlenstoff-Diagramm ein
(siehe Abbildung 81). Bei Ubergangsmetallen mit weniger Elektronen im d-Band als
Eisen (6) wird dass Majoritatsband des Eisens immer weniger besetzt. Daher
existieren in diesem weniger Elektronen, die nicht paarweise vorhanden sind und so
ihren magnetischen Spin zur Ausbildung des Ferromagnetismus addieren konnen.
Der Ferromagnetismus dieser Legierungen nimmt daher ab was sich negativ auf die
durch den Ferromagnetismus stabilisierte kfz-Phase auswirkt. Diese Einschniirung
nimmt von Chrom Uber Vanadium bis Titan, bei dem schon bei weniger als 1 % Titan
kein Austenit mehr vorkommt, zu (siehe Abbildung 81).

Auch andere Metalle oder Halbleiter wie Al und Si kénnen zur Stabilisierung der
krz-Phase beitragen [FROO7].
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Abbildung 82: Stabilisierung der austenitischen Phase im EKD [DAH981]

Wenn Eisen mit Ubergangsmetallen legiert wird, die eine groRRe
Valenzelektronenkonzentration” aufweisen, wie Mn, Co, Ni, Rh, Ir, Pd oder Pt,
kommt es zu einer Auffullung der d-Bander des Eisens. Durch diesen Effekt wird die
kfz-Phase stabilisiert (siehe Abbildung 82). In Legierungen, in denen die
Valenzelektronenkonzentration groR3er ist als 8,5, bleibt die kfz-Phase bis zum
Erreichen des absoluten Nullpunktes stabil [FROO7].

Da Mangan die hexagonale Phase stabilisiert sind in manganhaltigen Stahlen (wie

zum Beispiel dem hoch manganhaltigem Stahl — siehe Abbildung 83) ab ca. 9 %
Mangan e-Eisen Phasen enthalten [FROOQ7, LIT95].

1 000 e

Austenite

Temperatur [°C]

200

Ore 10 20 T30
Mn-Konzentration [%]

Abbildung 83: Eisenreiche Seite des Zweistoffsystems Fe-Mn [FROQ7]

> Anzahl der Valenzelektronen pro Atom.
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Diese Legierungen sind insbesondere bei Stahlen mit doppeltem TRIP-Effekt
interessant, da zunachst eine Umwandlung von der kfz-Phase Austenit zum
hexagonalen e-Martensit stattfindet, der sich eine zweite Umwandlung des
e-Martensits zum kubischraumzentrierten a-Martensit anschlie3en kann.

Im Temperatur-Druck-Schaubild des Eisens (siehe Abbildung 84) liegt bei einem
Druck von 11,3 GPa und einer Temperatur von 493 °C ein Tripelpunkt der a-, y- und
e-Phase. Letztere ist eine hexagonale Modifikation des Eisens, deren Phasengebiet
sich mit zunehmendem Druck stark aufweitet [FROO7]. Der derzeitige Stand der
Forschung, dass der feste Erdkern in dieser Modifikation vorliegt [LIN75, MCD96]
wird in neueren Untersuchungen zum Teil in Zweifel gezogen. Bei niedrig legierten
Stahlen hat diese Modifikation wegen der hohen Dricke, die fur ihr Auftreten bendétigt
werden, in der Regel keine technische Relevanz.
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. (a, Y €
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Abbildung 84: Temperatur-Druck-Schaubild des Eisens [FRO07, BUNG65]

3.6 Gefligebestandteile der Stahle

Die im Eisen-Kohlenstoffdiagramm auftretenden Phasen sind auf der eisenreichen
Seite die allotropen Modifikationen Ferrit, Austenit und &-Ferrit. Auf der
kohlenstoffreichen Seite befindet sich bei 6,69 Ma%C’® Zementit’’. Hieraus bilden
sich die eutektoide Phase Perlit und die, bei der Betrachtung von Blechwerkstoffen,
nicht relevante, eutektische Phase Ledeburit.

’® Aus traditionellen Grinden wird der Kohlenstoffgehalt des Zementit in der Regel wider besseres
Wissen mit 6,67 % angegeben [LAEOG].

" Dies gilt fir das metastabile System. Im stabilen System bildet sich der Kohlenstoff in reiner Form
als Graphit aus. Diese Legierungen werden als Gusseisen bezeichnet. Diese Art der Erstarrung wird
durch langsamere Abkiihlung und die Zugabe von Silizium (Al oder Ni) erreicht.



92 Metallphysikalische Grundlagen

Betrachtet man dartber hinaus Zustande rascher Abkihlung, so kdnnen zudem die
Phasen Martensit und Bainit erzeugt werden. Zusatzlich kdnnen mit anderen
Legierungselementen gebildete Karbide bzw. Nitride oder Boride im Gefiige
vorliegen. Im Folgenden sollen die relevanten Gefligebestandteile beschrieben
werden [LAEOG].

3.6.1 Phasenumwandlungen

Neben den Anderungen der kristallographischen Struktur sind die oben
beschriebenen Ausscheidungsvorgénge von entscheidender Bedeutung fur die
resultierenden Werkstoffeigenschaften.

Im Festkorper kdnnen grundlegend zwei Umwandlungsmechanismen unterschieden
werden. Es handelt sich um diffusionsabhangige und diffusionslose Umwandlungen.
In Tabelle 8 sind die aus der Austenitphase entstehenden Geflige nach [BLEO4]
dargestellt.

Tabelle 8: Phasenumwandlung bei Abkiuhlung aus der Austenitphase eines unlegierten Stahls
mit ca. 0,08 Massen-% Kohlenstoff [BLEO4]

Phasenumwandlungstyp
I Il [
Mechanismus | diffusionskontrolliert | scherungsdominiert diffusionslos

Merkmal

Produkt Ferritisch-Perlitisch | Bainit Martensit
Aquiaxialer Ferrit + | Mischgefiige aus Lanzetten-
Perlit bzw. Bainit + martensit
Gesamtgefliige | unregelmaliger Lanzettenmartensit +
Ferrit unregelmaliger Ferrit

+ karbidarmer Perlit | + karbidarmer Perlit

3.6.2 Gefligebestandteile

3.6.21 Austenit

Austenit’ ist die Bezeichnung fiir den kfz-y-Mischkristall. Bei reinem Eisen ist diese
Modifikation oberhalb von 911 °C stabil, sie kann aber durch Legierungselemente
(Ni, C, Co, Mn, N) auch bei tieferen Temperaturen stabilisiert werden. Obwohl die
(Packungs-) Dichte des austenitischen Eisens grof3er ist als die des ferritischen, lasst
sich mit maximal 2,06 Ma% etwa 100-mal mehr interstitieller Kohlenstoff [6sen als im
Ferrit. Dies liegt darin begriindet, dass die Oktaederliicke des kfz-Gitters grol3er ist
(der Durchmesser maximal einzulagernder Atome betragt d, ks, = 0,103 nm) als die
Oktaederliicke des krz-Eisens (do > = 0,038 nm)® (siehe Abbildung 85) [DAH981,
LAEO6].

8 Benannt nach dem britischen Metallurgen Sir W.C. Roberts-Austen (1843-1902).

" Obwohl die Tetraeder-Liicke im krz-Gitter groRer ist als die Oktaederliicke, wird der Kohlenstoff in
der Okteaderliicke eingelagert, da dort nur 2 benachbarte (und 4 entferntere) Atome verschoben
werden mussen, was energetisch gunstiger ist.
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Abbildung 85: Tetraeder- und Oktaederliicken im krz- (links) und kfz-Eisen (rechts) [LAEO6]

Im Gegensatz zum Ferrit ist Austenit nicht ferromagnetisch, sondern
antiferromagnetisch bis zu seiner Neel-Temperatur von 80 °K [HAA94].

3.6.2.2 Restaustenit und Martensitbildung

Durch schnelles Abkihlen oder isotherme Umwandlung bei ausreichend tiefen
Temperaturen kdnnen Anteile von Austenit im Gefuge verbleiben (Restaustenit).
Dieser wandelt unter bestimmten Bedingungen, wie zum Beispiel bei mechanischer
Beanspruchung, diffusionslos in Martensit um. Hierdurch werden eine Steigerung der
Verformbarkeit und eine verstarkte Verfestigung hervorgerufen.
Die mechanisch induzierte Martensitbildung® kann in zwei Mechanismen unterteilt
werden [BAR02, KRA99, ZAC67]:

e Spannungsinduzierte Umwandlung

e Verformungsinduzierte Umwandlung

Umwandlungsinduzierte Plastizitatserscheinungen wirken sich auch positiv auf den
Werkstoffwiderstand gegen Rissausbreitung aus, da wegen der
Restaustenitumwandlung in der plastischen Zone zusatzliche Energie zum
Rissfortschritt benotigt wird [WEB68]. Zudem werden im rissspitzennahen
Werkstoffbereich durch die mit der Umwandlung verbundenen
Volumenvergrésserungen Druckeigenspannungen erzeugt, die den Riss schliefl3en
und somit den Rissfortschritt hemmen [WIT77].

Thermisch induzierte Austenitumwandlung
Neben der spannungs- oder dehnungsinduzierten Umwandlung kann es sowohl bei
der Erhéhung wie auch bei der Absenkung der Temperatur zu einer thermisch

8 DIM Deformation Induced Martensite
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induzierten Umwandlung kommen, die bei der Verformung von Blechwerkstoffen
jedoch eine untergeordnete Rolle spielt. Beim Anlassen restaustenithaltiger
Gefligezustande wird ab etwa 300 °C ein Zerfallen des Restaustenits beobachtet
[SPE72]. Der zwischen den Martensitnadeln liegende Restaustenit wandelt sich
diffusionsgesteuert in Ferrit und Zementit um. Da der Zementit zwischen den
Martensitnadeln gebildet wird und damit mégliche Risspfade vorzeichnet, wird er fur
die bei etwa 300 °C auftretende Anlassversprodung verantwortlich gemacht [BAH79,
HORT73].

et \L / —
’ ———— / %
. ME067012 . ——— 30um {1t}

Abbildung 86: Schliffbild von 1.4301 (V2A) mit Umwandlungsmartensit (parallele Linien unter
120°); Lichtmikroskop, Atzung V2A-Beize

Der Restaustenit kann auch durch Tiefkiihlen unter Ms: umgewandelt werden. Der
sich hierbei bildende Tiefkiihimartensit weist deutlich schlechtere mechanische
Eigenschaften als der "Hartemartensit" auf, da er keinem Anlass- oder
Selbstanlassvorgang unterworfen wird [LEIG9].

Abbildung 86 zeigt ein Beispiel fir diese Art der Umwandlung. Im nur wenig stabilen
austenitischen Gefliges von 1.4301 ist es durch Unterkiihlung zu einem Umklappen
des austenitischen Gefiiges zu Martensit gekommen®', der sich im Schliffbild deutlich
durch seine unter 60 ° verlaufenden Strukturen abzeichnet.

3.6.2.3 Ferrit

Ferrit®? ist die metallographische Bezeichnung fiir den krz-o-Mischkristall, in dem der
Kohlenstoff interstitiell geldst ist [DAH981]. Die Loslichkeit der Kohlenstoffatome
nimmt von maximal 0,02 % mit sinkender Temperatur entlang der Linie P-Q in
Abbildung 80 auf nahezu Null ab. Die Entstehung des Ferrits bei untereutektoiden
Stahlen geschieht an den Grenzen der Austenitkérner unter gleichzeitiger
Anreicherung des Austenits mit Kohlenstoff.

® Dieser an Bord eines Kuhlwagens stattgefundene Vorgang war mit der entsprechenden
VolumenvergréRerung des Martensits gegeniiber dem urspringlichen Austenit verbunden, was zu
einer starken Verformung der Stahlb&nder und schlie3lich zu einer Blockade des
Ladungssicherungssystems gefihrt hat.

8 vom lateinischen Ferrum
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Ferrit hat eine sehr geringe Harte von lediglich 100 HB bis 150 HB bei sehr guter
Duktilitat.

Neben dem gleichgewichtsnahen Ferrit existieren noch der Umklappferrit und der
Widmannstatten-Ferrit.

Umklappferrit oder auch (C-armer Bainit) tritt bei Kohlenstoffgehalten zwischen
0,02 % und 0,06 % und der Anwesenheit von Legierungselementen (Mn, Mo), die
eine Ferrit-Perlit-Umwandlung zu langeren Zeiten verschieben, auf. Er zeichnet sich
durch kleine Kdrner, hohe Versetzungsdichten sowie eine grof3e Zahl sehr feiner Nb-
Mo-Carbonitride aus.

Widmannstatten-Ferrit®® entsteht bevorzugt bei Kohlenstoffgehalten von 0,2 % bis
0,4 % und relativ schneller Abkihlung von hohen Austenitisierungs-Temperaturen
(also in grof3en Austenitkornern). Diese Bedingungen liegen zum Beispiel beim
Abklhlen von Schwei3ndhten vor. Er ist dadurch gekennzeichnet, dass er nicht nur
an den Austenitkorngrenzen sondern auch im Korninneren entsteht. Im Gegensatz
zum voreutektoiden Ferrit ist Widmannstattisches Geflige sprode und schlecht
verformbar [DAH981, LAEOG].

3.6.24 Zementit

Als Zementit wird das wichtigste der Eisenkarbide bezeichnet. Er scheidet sich als
primarer Zementit direkt aus der Schmelze aus (bei Gibereutektischen Legierungen
mit mehr als 4,3 % Kohlenstoff), als chemisch identischer Sekundérzementit beim
Unterschreiten der Loslichkeit in austenitischen Phasen und als Tertidrzementit beim
Unterschreiten der Loslichkeit aus ferritischen Phasen.

Zementit hat die stdchiometrische Zusammensetzung Fe3;C was einem
Kohlenstoffgehalt von 6.69 % entspricht und ist eine Verbindung mit iberwiegend
metallischem Bindungscharakter. Die vereinfachte Elementarzelle ist in Abbildung 87
dargestellt.

Abbildung 87: Vereinfachte Elementarzelle des Zementits [LAEO6]

% Nach Aloys Beck v. Widmannstétten (1753 in Graz, 1849 in Wien) benannte Gefiigeform, die unter
Anderem in eisenhaltigen Meteoriten vorkommt, was er entdeckte.
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Zementit ist hart (1100 HV 10) und praktisch nicht verformbar. Unterhalb von 210 °C
ist Zementit ferromagnetisch [LAEOG].

Ein weiteres wichtiges Eisen-Karbid ist das e-Karbid mit einer Zusammensetzung, die
zwischen Fe,C und Fe3C liegt. Oberhalb von 200 °C (in der 2. Anlassstufe) wird es
zu Zementit umgewandelt [LAE06, SCHUOQ7]. Ein reales Geflige mit Anteilen von
Sekundarzementit ist in Abbildung 88 dargestellt.

Abbildung 88: Perlitisches Gefilige (gestreifte und dunkelgraue Phasen) in 100Cr6 mit
Sekundarzementit weilRes Netzwerk auf den Korngrenzen; Lichtmikroskop, Atzung 2 % HNO;
[KRAO8]

Der Perlit entspricht den teils sehr feinen und teils gréberen Bereichen schwarz-
weil3er Streifen, die weil3en Flachen sind Sekundarzementit, der sich als Netzwerk
auf den Korngrenzen abzeichnet.

3.6.25 Perlit

Perlit® ist die beim eutektoiden Zerfall des y-Mischkristalls entstehende Phase. Sie
besteht aus nebeneinander angeordneten® Bereichen aus Ferrit und Zementit. Die
Entstehung geht in drei Phasen vor sich. Beim Unterschreiten der Loslichkeit setzt
zunachst eine Diffusion des Kohlenstoffs im Austenit ein (Inkubationsperiode) (siehe
Abbildung 89). Anschlieend kommt es zu einer Keimbildung des Zementits und
Ferrits an den Austenitkorngrenzen. Im letzten Schritt folgt ein Keimwachstum durch
Diffusion von Eisen und Kohlenstoff [RIEOQ]. Die Perlit- und Zementitlamellen haben

% Die Bezeichnung Perlit wurde 1826 von H.G. Sorby eingefiihrt und soll an die Streifen der Schale
einer Perlmuschel erinnern [HOU90].

% Die im Schliffbild als Abfolge von hellen und dunklen Streifen erscheinende Phase hat eine
dreidimensionale Struktur. Beide Phasen umschlingen sich in etwa, wie bei einem WeiRkohlkopf
(Zementit), den man unter Wasser (Ferrit) drickt.
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untereinander in der gesamten Perlitkolonie eine feste kristallographische
Beziehung, die durch dass angrenzende Korn bestimmt ist.®®

Perlitkolonie
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Abbildung 89: Schematische Darstellung der Perlitbildung; Ausgangszustand,
Diffusionsphase, Keimbildung und Wachstum der Lanzetten [RIEQQ]

Durch schnellere Abkihlung kommt es zu einer starkeren Unterkihlung in der
Perlitstufe und es werden mehr Keime gebildet, was schmalere Perlit- und
Ferrittamellen zur Folge hat (siehe Abbildung 88).

Der Kohlenstoffgehalt von Perlit in der Gleichgewichtskonzentration entspricht 0,8 %,
so dass sich Stahle mit dieser Zusammensetzung vollstandig in Perlit umwandeln.
Stahle mit héheren Kohlenstoffgehalten (libereutektoide Stahle) scheiden vorher
Sekundarzementit aus. In untereutektoiden Stahlen mit geringeren C-Gehalten
entstehen zuvor ferritische Bereiche, wobei sich der verbleibende Austenit bis zu
seinem eutektoiden Zerfall bei 0,8 % mit Kohlenstoff anreichert [LAE06, SCHUOQ7,
RIEQOQ]. Durch schnellere Abkihlung kann aber auch bei Kohlenstoffgehalten
unterhalb von 0,8 % eine vollstandige Perlitumwandlung erreicht werden
(Patentieren). Gleiches gilt flr Ubereutektoide Stahle [DAH981].

Die mechanischen Eigenschaften des Perlits hangen von der Breite der
Perlittamellen und der GroRRe der Perlitkolonien ab. Beides kann tber die
Abkuhlbedingungen oder durch zusatzliche Legierungselemente beeinflusst werden.

% Dieser Effekt begrindet sich darin, dass inkoharente Wachstumsfronten bei den vorliegenden
geringen Unterkihlungen viel schneller sind als koharente [VDE851].
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3.6.2.6 Bainit

Beim Bainit®” (Zwischenstufengefiige) handelt es sich um eine zweikomponentige
Gefligestruktur, die sich zwischen der Perlit- und Martensitstufe im
Temperaturbereich zwischen 550 °C und 250 °C bildet. Diese Gefligestrukturen
entstehen nur bei Eisen-Kohlenstofflegierungen. Bei reinem Eisen oder
kohlenstoffarmen Stahlen entsteht diese Mikrostruktur nicht [ECK69]. Die
Auspragung ahnelt in den Uberlappungsbereichen mit den anderen
Gefiigeausbildungen jeweils dem, in dem die Uberschneidung vorliegt. Daher kommt
es zu einer flieRenden Grenze bei der Bildung der Mikrostruktur. Das Kerngefiige der
meisten geharteten Werkstiicke mit einem hinreichend grof3en Durchmesser besteht
aus Bainit [BLEO4]. Die verschiedenen Auspragungen des Bainits werden auf zwei
Arten unterschieden, tber den Temperaturbildungsbereich:

e 550 °C bis 400 °C oberer Bainit (Abbildung 90)
e 400 °C bis 250 °C unterer Bainit (Abbildung 91)

Oder es wird eine Unterscheidung der metallographischen Erscheinungsbilder
vorgenommen:

e Feinnadeliger Bainit

e Grobnadeliger Bainit

e Korniger Bainit

Abbildung 90: Oberer Bainit in Probe aus 42CrMo4, Lichtmikroskop, Atzung 2 % HNO4

Diese Differenzierung kennzeichnet den Abstand und die Anordnung der Karbide,
welche entscheidenden Einfluss auf die mechanischen Eigenschaften des Werkstoffs
austben. Die erstgenannte Unterteilungsmethode kann lichtmikroskopisch meist

8" Zu Ehren des amerikanischen Metallurgen Edgar Bain (1891 - 1971) der grundlegende Arbeiten
zum Einfluss von Legierungselementen auf die Eigenschaften von Stahlen untersucht hat.
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nicht angewandt werden, da die unterschiedliche Geflgeausbildung sehr fein
strukturiert ist. Oberer Bainit setzt sich aus einer kohlenstoffreichen Komponente
(Martensit, Karbide, Restaustenit) und dem kohlenstoffarmen bainitischen Ferrit
zusammen. Diese Komponenten bilden eine nadelige Struktur. Beim unteren Bainit
scheiden sich die Karbide in der ferritischen Komponente aus [BLEO4].
Elektronenmikroskopisch kann anhand der Anordnung der Karbide zwischen unterer
und oberer Zwischenstufe unterschieden werden. Nach [ECK69] finden sich bei
unterem Bainit stabchenférmige Karbide, die im Winkel von 50 ° bis 60 ° angeordnet
sind. Die obere Zwischenstufe ist hingegen durch langliche Ferritplatten mit parallel
dazu liegenden Karbiden charakterisiert.

Abbildung 91: Unterer Bainit in Probe aus 42CrMo4, Lichtmikroskop, Atzung 2 % HNO;

3.6.2.7 Martensit

Martensitisches Gefiige®® entsteht bei hohen Abkiihlgeschwindigkeiten durch ein
plotzliches Umklappen der Austenitstruktur in den ferritischen Zustand, ohne dass
eine Konzentrationsanderung des Kohlenstoffs durch Diffusionsprozesse stattfindet
[LAEO6]. Bei der Umwandlung bilden sich starke Gitterverspannungen, die dem
Prozess entgegenwirken. Bei hohen Kohlenstoffgehalten lauft die Umwandlung von
Austenit in Martensit daher oft unvollstéandig ab. Der Martensit bildet sich
plattenformig aus (siehe Abbildung 93).

Bei niedrigen Kohlenstoffgehalten besteht das Geflige aus lanzettenférmigen
Kristallen, die gebindelt in verschiedenen Richtungen angeordnet sind (siehe
Abbildung 92). Die entstehenden Lanzetten haben nach [BLEO4] eine Dicke von
0,1 um bis 0,5 um und eine Lange von mehreren Mikrometern.

8 Benannt nach dem deutschen Metallurgen Adolf Karl Gottfried Martens (1850 - 1914), Grinder der

Kdniglichen Materialprifungsamtes, der heutigen BAM.



100 Metallphysikalische Grundlagen

Abbildung 92: REM-Aufnahme von Lanzettenmartensit in 22MnB5

Die Martensitumwandlung ist nach [VDE851] und [BLEO4] als eine eigene
Umwandlungsklasse mit den folgenden signifikanten Merkmalen anzusehen:

¢ Martensitumwandlungen setzen wahrend der Abkihlung schlagartig ein und
laufen bei weiterer Abkuhlung kaskadenférmig ab.

e BeidT/dt = 0 hort die weitere Umwandlung auf.

¢ Die entstandenen Kristallbereiche sind makroskopisch ohne Anatzen auf der
ursprunglich glatten Oberflache zu erkennen.

N 2 . g o >4"ﬂ ’r".
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Abbildung 93: Plattenmartensit in Restaustenit beim legierten Stahl 100Cr6; Lichtmikroskop
[KRAO8]

e Die Lage der Eisen- und Kohlenstoffatome zueinander bleibt beim Umklappen
des Gitters von kfz zu krz erhalten.

e Zwischen dem Martensit- und dem Austenitgitter besteht eine
kristallographische Orientierungsbeziehung.



Metallphysikalische Grundlagen 101

¢ Die Entstehung von Martensit bewirkt eine VolumenvergréRerung (ca. 3 % bei
krz- Martensit).

e Martensit erhélt seine Harte durch eine hohe Dichte an Zwillingen und
Versetzungen. Die stark auftretenden Gitterverzerrungen verursachen
Spannungen, die zum Teil durch Zwillingsbildung oder Gleitung reduziert
werden.

Die durch die Gestaltanderung entstehenden elastischen Verzerrungen bewirken,
dass die Atombewegungen so verlaufen, dass die Volumenenergien ein Minimum
annehmen. Dies erklart, warum sich Martensit plattenférmig entlang einer definierten
Ebene, der Habitusebene, ausbreitet [VDES851].

3.6.3 Sekundare Phasen

3.6.3.1 Karbide

Aus einem Metall und Kohlenstoff bestehende Phasen werden Karbide®® genannt.
Karbide besitzen in der Regel keine exakte stéchiometrische Zusammensetzung. Die
Kohlenstoffatome sind in die Tetraederliicken bzw. je nach GréRenverhéltnis zum
Metall in die Oktaederlicken der Metallgitter eingelagert und bilden
Einlagerungsverbindungen. Das wichtigste Karbid des Eisens ist der Zementit
(FesC). Die Loslichkeit von Kohlenstoff im Eisengitter ist temperaturabhangig und
sinkt von maximal 0,02 % bei 723 °C praktisch auf null®® bei Raumtemperatur
[BLEOA4]. Da technisch relevante Abkihlvorgange so schnell ablaufen, dass der
Kohlenstoff zunachst zwangsgel6st bleibt, scheidet er sich entweder beim Anlassen
oder Uber einen langeren Zeitraum aus. Diese Ausscheidung geschieht in mehreren
Stufen [LAEO6]:

Zuerst lagern sich die C-Atome in den von Versetzungen verzerrten Gitterbereichen
an und bilden Cottrell-Wolken. Mit diesem Effekt (der Alterung) kommt es zur
Auspragung einer Streckgrenze.

Gleichzeitig kommt es zur Ausscheidung von Karbiden. Die Art der sich
ausscheidenden Karbide ist von der Temperatur, also in der Regel der Anlassstufe
abhangig (siehe auch Kapitel 3.8.2). Eine Auswahl von moglichen Karbiden zeigt
Tabelle 9.

Tabelle 9: Ubersicht der Eisenkarbide nach [BLEO4] und [BAHO01]

Name Symbol | Zusammensetzung | C-Gehalt (m%) | Kristallstruktur
Zementit ® FesC 6,69 orthorhombisch
Hagg-Karbid X FesC, 7,92 monoklin
e-Karbid € Fe,4C 8,22 hexagonal
Eckstrom- Fe,C; 8,44 hexagonal
Andock-Karbid

n-Karbid n Fe,C 9,77 orthorhombisch
k-Karbid K Fe; 37,C hexagonal

89 Umgangssprachlich wird das Calciumkarbid (CaC,), das bei Kontakt mit Wasser das brennbare Gas
Ethin (C,H,) freisetzt, oft als ,Karbid“ bezeichnet.

% Es kann ein Kohlenstoffatom auf 100.000.000 Eisenatome gelost werden im Gegensatz zu 1:1.000
bei 723 °C [BLEO4].
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Die Ausscheidung dieser Karbide erfolgt durch Keimbildung, Keimwachstum und
anschlieBende Vergroberung. Der Verlauf der Ausscheidung héangt stark von der
Anzahl der vorhandenen Keime (Versetzungen, Korngrenzen und andere
Gitterfehler) ab, die die Ausscheidung beschleunigen.

Durch die Ausscheidung der Karbide wird eine Festigkeitssteigerung im Werkstoff
bewirkt, die umso starker ausfallt, je kleiner und feiner verteilt die Karbide sind. Am
kleinsten sind n-Karbide, die sich allerdings bei hbheren Temperaturen in grol3ere e-
Karbide umwandeln, die schlief3lich bei weiterer Auslagerung zu Zementit werden
und keine weitere Festigkeitssteigerung bewirken. Im TRIPLEX-Stahl werden die dort
haufig vorkommenden k-Karbide als 3. Phase bezeichnet [FRO07b, RABO7].

Fir die im Rahmen dieser Arbeit behandelten Feinblechwerkstoffe wird die Form der
Karbidausscheidung durch die Parameter des kontinuierlichen Gliihens nach dem
Kaltwalzen bestimmt.

Als Sonderkarbide werden die eisenfreien Carbide der Elemente W, Mo, Nb, V und
Ti bezeichnet. Diese Karbide sind, abgesehen vom TiC, vom Typ M,C. Wegen ihrer
hohen Schmelzpunkte zwischen 2200 °C und 3140 C° eignen sie sich besonders zur
Steigerung der Festigkeit bei hoheren Temperaturen, wie zum Beispiel bei
Warmarbeitsstahlen, in denen diese Karbide beim Anlassen ausgeschieden werden
und ein Sekundarhartemaximum verursachen [HOROS].

3.6.3.2 Boride

Boride sind in der Regel Verbindungen zwischen Bor und einem Metall. Auf Grund
ihrer kovalenten Bindungsanteile verfigen diese Verbindungen tber keramische
Eigenschaften und werden zu den Nichtoxidkeramiken gezéhlt. Sie weisen zum Tell
sehr hohe Festigkeiten und Schmelzpunkte auf [BRE85]. Verschiedene Boride (TiB,
oder ZrB;) haben gegenlber den entsprechenden Metallen eine vielfach héhere
elektrische und thermische Leitfahigkeit [TEL88].

3.6.3.3 Nitride

Der in Stahlen gel6ste Stickstoff wird seit der Verwendung von Aluminium bei der
Beruhigung des Stahls komplett abgebunden. Nur in Ausnahmefallen liegt freier
Stickstoff im Stahl vor [BLEO4]. Die Entstehung der Aluminium-Nitride findet bereits
beim Aufhaspeln nach dem Warmwalzen statt, wenn die Haspeltemperatur oberhalb
von 700 °C liegt. Die dann entstehenden AIN-Ausscheidungen befinden sich auf den
Korngrenzen der langgestreckten Korner, verhindern bei den langen Aufheizzeiten
des Haubengliuhens ein zu starkes Kornwachstum und fihren zu den typischen
.Pancake-Gefugen“ [BLEO4].
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3.7 Gluhverfahren

Gluhen bezeichnet die Verfahren der Warmebehandlung, durch die bei langsamer
Abkuhlung gleichgewichtsnahe Gefligezustande eingestellt werden. Man kann sechs
Grundvarianten unterscheiden [LAEOG]:

e Spannungsarmgliihen
e Grobkorngliihen

e Normalglihen

e Weichglihen

e Diffusionsgliihen

e Rekristallisationsgliihen

Das Spannungsarmglihen dient dem Abbau von Eigenspannungen die auf Grund
plastischer Verformungen entstanden sind mittels Annihilation von Versetzungen. Es
kommt bei diesen Temperaturen, die zwischen 450 C° und 650 °C liegen (siehe
Abbildung 94) noch nicht zu einer Kornneubildung durch Rekristallisationseffekte.
Gleichzeitig kann parallel eine Erholung abdélaufen.

Das Ziel des Grobkornglihens ist es, bei Stahlen mit Kohlenstoffgehalten unterhalb
von 0,5 %, die bei der mechanischen Bearbeitung zur Bildung von unerwiinschten
langen FlieRspanen und zum Schmieren neigen, ein grobes Korn mit kurzbrtichigen
Spénen einzustellen®’. Zu diesem Zweck werden die Stahle bei Temperaturen von
etwa 150 °C oberhalb A3 vollstandig austenitisiert und nach einer Haltedauer von
einer bis vier Stunden abgekuhlt. Fur das Abkuhlen existieren 2 Varianten. Erstens,
bei Stahlen mit hohem Perlitgehalt, sehr langsam im Ofen abkihlen um groben Perlit
zu erzeugen (was allerdings ein zeiliges Geflige verursacht). Zweitens wird bei
Stahlen mit niedrigeren Kohlenstoffgehalten, zunachst auf 620 °C bis 670 °C
abgekihlt und gehalten, um die Bildung von voreutektoidem Ferrit zu unterdriicken
und groRere Anteile von grobem Perlit zu erhalten. Dieser beeinflusst wiederum die
Zerspanbarkeit positiv [LAEOG].

Ziel des Normalglihens ist die Einstellung eines von der Vorbehandlung
unabhangigen, gleichmafigen, moglichst feinen Gefliges mit rundlichem Korn.
Angewandt werden kann es bei allen Stéahlen mit einer y-a-Umwandlung.
Untereutektoide Stahle werden durch eine Erwarmung von 30 °C bis 50 °C oberhalb
Acs (siehe Abbildung 94) vollstéandig austenitisiert und anschliel3end langsam
abgekuhlt. Da beim Aufheizen viele Perlitkdrner als Keime flr die Entstehung des
Austenits zur Verfigung stehen, entsteht, sofern zwischen 680 °C und Acz schnell
erwarmt wird, ein feines, austenitisches Gefiige, aus dem nach der Abkuhlung ein
feines, gleichmaliiges, ferritisch-perlitisches Gefilige resultiert. Bei Ubereutektoiden
Stahlen wird nicht vollstandig austenitisiert, sondern nur bis tber Ac; erwarmt. Der
Zementit wir daher nicht aufgel®st. Auch hier entsteht ein feinkdrniges ferritisch-
perlitisches Geflige mit den unvermeidbaren Zementiteinschliissen [LAEO6].

% zur Erzeugung weichmagnetischer Eigenschaften bei Dynamoblechen wird ebenfalls das
Grobkorngliihen angewandt.
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Ziel des Weichglihens ist es, die Perlitlamellen im Geflige zu thermodynamisch
stabileren, kleineren Kugeln einzuformen, die dann bei einer spanenden Bearbeitung
nicht geschnitten werden mussen. Dieser Effekt steigert die Duktilitat des
Werkstoffes erheblich. Untereutektiode Stahle werden bis knapp unterhalb von Ac,
erwarmt, Ubereutektoide Werkstoffe (siehe Abbildung 94) werden um Ac; gependelt.
Dies beschleunigt das Einformen stark, kann aber bei untereutektoiden Stahlen nicht
erfolgen, da die Gefahr besteht, dass sich Karbide auf den Korngrenzen ablagern,
was die Zahigkeit des Stahles herabsetzen wirde [LAEOG].

In der Regel erfolgt nach der maschinellen Bearbeitung eine weitere
Warmebehandlung, um die gewiinschten mechanischen Eigenschaften einzustellen
[AWI07].
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Abbildung 94: Ausschnitt der linken unteren Ecke des EKS mit den Temperaturbereichen der
verschiedenen Gluhbehandlungen in Abhangigkeit des Kohlenstoffgehaltes [EUR92]

Beim Diffusionsglihen werden die Werkstlicke bei hohen Temperaturen zwischen
1050 °C und 1300 °C (siehe Abbildung 94) Uber langere Zeitrdume bis zu 50
Stunden erwarmt. Ziel dieser Glihbehandlung ist ein Ausgleich von
Konzentrationsunterschieden, die Verlagerung loslicher Phasen von den
Korngrenzen in das Korninnere und die Uberfiihrung von unloslichen Phasen in eine
rundliche Form. Dies geschieht, da im wahrend der Glihbehandlung vorliegenden
Austenit sowohl die Léslichkeiten als auch die Diffusionsgeschwindigkeiten far
Fremdatome gesteigert sind. Das Diffusionsglihen ist teuer und kann zu
Grobkornbildung und Verzunderung sowie einer Entkohlung fu hren [LAEO6].

Ziel des Rekristallisationsglihen ist es durch eine Erwarmung, die durch
Kaltverfestigung im Geflige erzeugten Gitterfehler wieder zu beseitigen um eine
erneute Verformbarkeit zu gewahrleisten. Der Temperaturbereich, in dem dieser
Effekt erzielt werden kann, liegt oberhalb der Rekristallisationstemperatur und
unterhalb der Aci-Temperatur, bei Stahlen also im Bereich von 550 °C bis 700 °C.
Wenn die vorausgegangene Kaltverfestigung grol3 genug war, ist das Ergebnis eines
Rekristallisationsgliihens die Entstehung eines vollig neuen Gefliges praktisch ohne
Fehler. Unter idealen Bedingungen kénnen die neuen Kdrner kleiner sein als die
alten [LAEOG].
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3.8 Verguten

Das Verguten von Stahl ist eine Kombination der Warmebehandlungsverfahren
Harten und Anlassen. Der Begriff ist nach EN 10052 als ,Harten und Anlassen bei
héherer Temperatur, um die gewtnschte Kombination der mechanischen
Eigenschaften, insbesondere hohe Zahigkeit und Duktilitat zu erreichen® definiert.
Beim Harten wird Austenit in das Ungleichgewichtsgeflige Martensit umgewandelt.
Dieser entsteht, wenn Austenit mit einer hinreichend grof3en Geschwindigkeit
abgekunhlt wird. Beim Anlassen kann der Werkstoff gezielt an das
Beanspruchungsprofil, welches wéhrend des Betriebs auftritt, angepasst werden
[DAH981, BLEO4].

3.8.1 Harten

Beim Harten wird das Werkstlick soweit erwarmt, dass sich die bei Raumtemperatur
vorliegenden a-Mischkristalle in y-Mischkristalle umwandeln. Diese kdnnen 100-mal
mehr Kohlenstoff I6sen als der Ferrit. Da der Kohlenstoff aber nicht gleichmafig,
sondern in Form verschiedener Karbide vorliegt, muss eine Zeit lang bei dieser
Temperatur gehalten werden, bis sich die Karbide aufgeldost haben und der
Kohlenstoff im Gitter verteilt ist.”> [DAH981]

Schreckt man den kohlenstoffreichen Austenit schnell genug ab, kann der
Kohlenstoff nicht aus dem Gitter diffundieren. Beim Umklappen in die kubisch
raumzentrierte Phase bleibt der Kohlenstoff zurtick und es kommt zu einer
tetragonalen Verzerrung des Gitters. Diese Phase heil3t Martensit. Eine wichtige
Rolle spielt die Abkihlgeschwindigkeit. Gesteuert wird die
Umwandlungsgeschwindigkeit durch unterschiedliche Abkiihimedien (Wasser, Ol
oder Luft). Weiterhin wichtig ist die chemische Zusammensetzung des Stahls.
Kohlenstoff tragt wegen seiner hohen Diffusionsgeschwindigkeit hauptsachlich zur
Aufhartbarkeit — also der Steigerung der Harte bei, die substitionellen
Legierungselemente wie z. B. Chrom dagegen bestimmen die Einhartbarkeit — also
die Entfernung vom Rand des Werkstlickes, bis zu dem Punkt, an dem noch eine
festgelegte Harte erreicht wird. Um diese Form des Hartens durchzufihren, sind in
der Regel etwa 0,3 % Kohlenstoff notig [LAEO6]. Wenn mit moderateren
Abkuhlgeschwindigkeiten abgeschreckt wird, entsteht neben Martensit auch Bainit.
Welche Gefligebestandteile in Abhangigkeit der Legierung, der
Austenitisierungstemperatur und der Abschreckgeschwindigkeit auftreten, kann
anhand von Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubildern bestimmt werden.

3.8.2 Anlassen

Martensitische Geflige zeichnen sich auf Grund vorhandener Spannungen in der
Regel durch eine hohe Hérte und geringe Zahigkeit aus [AHRO00]. Um die
Zahigkeitseigenschaften zu verbessern, wird der Stahl einer Warmebehandlung
unterhalb der Austenitisierungstemperatur unterzogen [CRA54]. Diese
Warmebehandlung wird als Anlassen bezeichnet. Dabei erfolgen Diffusionsvorgange,
die zu einer Abnahme der Zugfestigkeit und Streckgrenze fuhren, wahrend
Brucheinschnirung, Bruchdehnung und Kerbschlagarbeit zunehmen.

Nach dem Harten besteht das Geflige aus Martensit und ggf. Restaustenit und ist in
einem Ungleichgewichtszustand. Durch das Anlassen wird der Werkstoff ndher an

2 Die legierungs- und temperaturabhéngigen Zeiten fir dieses Halten kdnnen aus Zeit-Temperatur-
Austenitisierungsschaubildern entnommen werden.
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ein thermodynamisches Gleichgewicht gefuhrt [BLEO4]. Abbildung 95 zeigt
beispielhaft ein vergitetes Geflige mit fein verteilt ausgeschiedenen Karbiden.

ME075199 10pm 1ul

Abbildung 95: Angelassener (bei ca. 400 °C) Martensit des legierten Stahls 42CrMo4;
Lichtmikroskop, Atzung 2 % HNO,

Der Anlassvorgang des Martensits wird in funf Stufen unterteilt [DAH981], in denen
abhangig von der Temperatur bestimmte Umwandlungsvorgange aktiviert werden.
Wahrend der ersten Anlassstufe von 100 °C bis 150 °C beginnt bei
Kohlenstoffgehalten tber 0,2 % die Ausscheidung des koharenten e-Karbides Fe,C
[DAH981, ECKG69]. Die zweite Anlassstufe ist nach [DAH981] durch die Umwandlung
des Restaustenits in Bainit oder Martensit gekennzeichnet. Bei der dritten
Anlassstufe (325 °C bis 400 °C) wird das Karbid Fe,C umgewandelt und es
entstehen Zementitausscheidungen (Fe3C). Die vierte Anlassstufe (oberhalb 400 °C)
ist gepragt durch Erholung und Rekristallisation des martensitischen Gefliges, wobei
Defekte wie Leerstellen und Versetzungen ausgeheilt werden. In [EIG98] wird eine
finfte Anlassstufe beschrieben, bei der oberhalb von 450 °C Sonderkarbide bei
hochlegierten Stahlen entstehen.

3.8.3 ZTU-Schaubilder

Da technische Eisen-Kohlenstoff-Legierungen wéhrend ihrer Herstellung oder
Weiterverarbeitung immer rascher aufgeheizt bzw. abgekuhlt werden, als dies bei der
Ermittlung der Gefligebestandteile im Eisen-Kohlenstoff-System geschieht, wird in
speziellen Schaubildern der Einfluss der Abkihlung auf die
Gefligezusammensetzung festgehalten. Diese Zeit-Temperatur-Umwandlungs-
Schaubilder (ZTU-Schaubilder) ermoéglichen eine Warmebehandlung zur gezielten
und reproduzierbaren Eigenschaftseinstellung des Werkstoffs. Praxisrelevant ist das
Umwandlungsverhalten des Austenits bei isothermer oder bei kontinuierlicher
Temperaturfihrung. Abbildung 96 veranschaulicht die kontinuierliche Abkihlung im
Gegensatz zum Abschrecken und Halten bei einer definierten Temperatur der
isothermen Umwandlung.
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Abbildung 96 Temperaturfihrung bei ZTU-Schaubildern (oben: kontinuierliche Abkihlung;
unten: isotherme Temperaturfihrung)

Je nach Wahl des Abkihlungsverlaufes lassen sich unterschiedliche
Gefligezusammensetzungen einstellen. Abbildung 97 verdeutlicht dies anhand
verschiedener Warmebehandlungsmethoden. Ein Vergleich kontinuierlicher und
isothermer ZTU-Diagramme zeigt, dass sich bei der kontinuierlichen Abkihlung der
Umwandlungsbeginn tendenziell zu tieferen Temperaturen verschiebt und verzdgert.
Fur die Warmebehandlung wird der Werkstoff zunachst erwarmt und bei einer
konstanten Temperatur groRer Acs gehalten. Nach einer bestimmten Haltedauer
beginnt die Abkihlung. Unterhalb von Acs ist der Austenit nicht mehr stabil, so dass
beim Abkiihlen eine Umwandlung einsetzt. Die auf das Volumen bezogene Anderung
der Gibbs-Energie wirkt dabei als Triebkraft der Umwandlung. Die sich beim
Abkuhlen einstellende Differenz zur Temperatur von Acs wird als Unterkiihlung
bezeichnet.
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Abbildung 97: Schematische Darstellung der wichtigsten Warmebehandlungen eines
unlegierten, untereutektoiden Stahls im ZTU-Diagramm [Dom97]

Neben Gitteranderungen treten bei der Abkihlung auch Ausscheidungen auf. Der im
Ferrit nur geringfugig l6sbare Kohlenstoff scheidet sich z. B. in Form von
Zementitlamellen aus, so dass sich Perlit bildet. Bei zu geringer Diffusionszeit bzw.
schneller Abkiihlung kommt es zur Ubersattigung von Kohlenstoff im Gitter. Die
Austenit-Martensit-Umwandlung setzt ein und das Gitter wird durch den
verbleibenden zwangsgeldsten Kohlenstoff tetragonal verzerrt. Das Phasengebiet,
das zwischen den Umwandlungsbereichen von Austenit zu Ferrit/Perlit bzw. Austenit
zu Martensit liegt, wird als Zwischenstufe bzw. Bainit bezeichnet. Ublicherweise wird
am Ende des Abkuhlverlaufes die jeweils erreichte Harte angegeben. AulRerdem
kann nach Durchlaufen eines Bereiches dessen Gefligeanteil in Prozent abgelesen
werden. Abbildung 98 zeigt einen Vergleich des isothermen und kontinuierlichen
ZTU-Diagrammes von 42CrMo4. Die charakteristischen Kurven des
Umwandlungsbeginns im ZTU-Diagramm besitzen einen C-férmigen Verlauf. Sie
bilden sich, da die Inkubationszeiten bei einer mittleren Unterkiihlung und bei
hinreichenden temperaturabhangigen Diffusionseigenschaften am geringsten sind.
Im Bereich geringer Unterkiihlung und hoher Temperatur nahe Acs steht nur eine
geringe Aktivierungsenergie zur Umwandlung zur Verfiigung. Im Bereich tiefer
Temperaturen steigt die Aktivierungsenergie auf Grund der grof3en Unterkihlung
stark an, aber die Diffusion wird gehemmt. So beginnt die Umwandlung
vorzugsweise bei mittleren Temperaturen. Die Hartbarkeit von Stahlen kann aus den
ZTU-Schaubildern abgeschatzt werden. Dazu wird die tg;s-Zeit verwendet. Die
tg/s-Zeit gibt die Zeit an, in der eine Abkuhlung von ca. 800 °C auf 500 °C erfolgen
muss, um ein vollstandig martensitisches Geflige zu erzeugen.
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Abbildung 98: ZTU-Diagramm von 42CrMo4 fir isotherme (oben) und kontinuierliche

Umwandlung (unten) [WEV61]

Bei unendlich langsamer Abkuhlung fallen die Umwandlungslinien fir den Beginn der

Ferrit- bzw. Perlitbildung, sowohl im kontinuierlichen wie auch im isothermen
Diagramm, mit den entsprechenden Phasengrenzen im Zustandsdiagramm der

unlegierten Stahle zusammen (siehe Abbildung 99) [LAEO6]. Dieser Zusammenhang
kann allerdings nur gezeigt werden, wenn im Eisenkohlenstoffdiagramm an Stelle der
Ac; Linie ein Gebiet zwischen einer Ac,, und einer Ac, -Linie eingezeichnet wird. Es
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handelt sich dann um ein ternares Zustandsdiagramm fur nicht zu hohe
Legierungsgehalte. In diesem Mehrstoffsystem erfolgt der Ubergang von Ferrit +
Karbid nach Ferrit + Austenit (untereutektoid) oder nach Austenit + Karbid
(Ubereutektoid) durch das Drei-Phasengebiet Ferrit + Austenit + Karbid, das
zwischen der Acip- und der Acie-Linie liegt. Hierbei bezeichnet ,b“ den Beginn der
Austenitbildung und ,e“ das Ende der Austenitbildung [LAEO6].
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Abbildung 99: Zusammenhang zwischen ZTU- und Eisen-Kohlenstoffdiagramm flr unlegierte
Stahle. Das Zustandsdiagramm stellt den Grenzfall der ZTU-Diagramme fir unendlich
langsame Abkihlung dar. [LAEOG]

Mit zunehmender Austenitisierungstemperatur und -dauer findet eine Auflosung der
Karbide statt, bei deren Abschluss ein Kornwachstum einsetzt. Vergrof3ertes Korn
bewirkt so eine Verzogerung der von den Austenitkorngrenzen initiierten
Perlitumwandlungen sowie ein Absinken der Martensitstarttemperatur [DAH84].

Durch thermomechanische Bearbeitung verzégerte oder beschleunigte
Phasenumwandlungen in Stahlen bzw. Anderungen der Temperaturintervalle, in
denen diese auftreten, werden in der Literatur beispielsweise von Kaspar et al.
beschrieben [KAS94]. So zeigt sich bei einer Warmumformung von 770 °C mit
Umformgraden von 1,25 im ZTU-Schaubild eines untereutektoiden Stahles auf Grund
von zusatzlichen Keimbildungsorten wie Gitterdefekten, Gleitb&dndern und erhéhten
Korngrenzendichten eine beschleunigte Umwandlung des Austenits zu Ferrit und
Perlit (s. Abbildung 100). Sinkt dadurch der Anteil des bei gleichen
Abkuhlgeschwindigkeiten gebildeten Bainites, so verringert sich die entsprechende
Harte des Gefliges.
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Abbildung 100: Einfluss einer Warmumformung bei 770 °C auf das ZTU-Schaubild eines
Stahles mit 0,45 % C (Umformgrad: 1,25) [KAS94]

Wenn hohe Versetzungsdichten, wie beim Austenitformhérten unterhalb der
Rekristallisationstemperatur, auf das bainitische oder martensitische

Umwandlungsgefuge Ubertragen werden, bilden sich sehr feine Gefligestrukturen
aus [ECKG69].

3.9 Elastische Verformung

Wenn aul3ere Krafte auf Festkorper wirken, kommt es zunachst zu einer reversiblen
Verformung, deren Mal3 linear von der GroRRe der aufgebrachten Kraft (Spannung)
abhangt. Dieser Bereich der Verformung wird elastische Verformung genannt und
zeichnet sich dadurch aus, dass der Kérper nach Wegnahme der duReren Krafte
wieder in seine Ausgangsform zuriickgeht. Ein einfaches Modell zur Erklarung der
hierbei ablaufenden Vorgéange ist ein atomares Punktgitter, dessen Atome (im
Abstand a) mit Federn verbunden sind (siehe Abbildung 101).

.a_

Abbildung 101: Federmodell der elastischen Verformung starrer Kérper

Der Kraftangriff kann auf verschiedene Arten erfolgen, wobei die Zug- und die
Schubbelastung hier eine wesentliche Rolle spielen. Bei der Zugbelastung sind die
Krafte entgegengesetzt und beide Kraftvektoren liegen auf einer Linie. Infolge einer
Zugbelastung kommt es zu einer Verlangerung der Probe.

Im elastischen Bereich existiert ein linearer Zusammenhang zwischen der
aufgebrachten Kraft (F) und der Verlangerung (Al) der Probe. Um diesen
Zusammenhang unabh&ngig von der Ausgangslange (lp) der Probe und ihrer
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Querschnittsflache (A) darstellen zu kbnnen, wird mit der auf die Ausgangsflache
bezogenen Spannung (o) und der auf die Ausgangslénge bezogenen prozentualen
Dehnung (¢) gearbeitet, die in Gleichung 9 und Gleichung 10 beschrieben werden.

Gleichung 9

o=—
A

Gleichung 10
Al
&E=—

l,

Gleichung 11 beschreibt den Zusammenhang zwischen der aufgebrachten
Spannung und der Langendnderung. Der Proportionalitatsfaktor (E) entspricht dem
Elastizitatsmodul des Materials. In Spannungs-Dehnungs-Diagrammen entspricht der
elastische Bereich dem linearen Anstieg der Kurve aus dem Ursprung, der
sogenannten Hookschen-Geraden®.

Gleichung 11

oc=E-¢

Der Elastizitatsmodul ist eine Materialkonstante, die sich Uberwiegend durch das
Zugeben von Legierungselementen, aber kaum durch Warmebehandlungen oder
andere Veranderungen der Mikrostruktur beeinflussen lasst. Da der E-Modul letztlich
aus der Energie resultiert, die bendtigt wird, um zwei angrenzende Atome einen
bestimmten Weg aus ihrer Ruhelage zu verschieben, ist er in Einkristallen
richtungsabhéngig. Fur a-Eisen betragt der E-Modul entlang der <111>-Richtung
276.000 MPa und entlang der <100>-Richtung 129.000 MPa® [ROEO06]. In
guasiisotropen Eisenwerkstoffen betragt der E-Modul etwa 206.000 MPa in alle
Richtungen®.

Der Elastizitatsmodul lasst sich aus der Bindungsenergie benachbarter Metallatome
im Kristallgitter ableiten. Das Wechselwirkungspotential zweier im Kristallgitter
benachbarter Atome (siehe Abbildung 102) setzt sich aus der Abstol3ungsenergie
der Atome (bei Durchdringung der Elektronenhullen) und der Anziehungsenergie
zusammen. Das resultierende Potential (durchgezogene Linie in Abbildung 102
unten) ist asymmetrisch, da der Anstieg der Energie bei der Annaherung der Atome
steiler ist als bei einer Vergrof3erung des Abstandes.

Die aus der Energie abgeleitete Kraft hat den im oberen Teil der Abbildung gezeigten
Verlauf. Der Ruhezustand der Atome ist der Punkt der geringsten Energie, bei dem
die Kraftwirkung zwischen den Atomen gleich Null ist.

% Robert Hook (1635-1703), Britischer Physiker, Mathematiker und Erfinder

% Dieser Umstand, der auch fiir andere Metalle gilt, wird beim Einsatz von einkristallinen
Turbinenschaufeln ausgenutzt, wo der maximale E-Modul in Richtung der Fliehkrafte gelegt wird.

% Bei hoher legierten Stahlen wie zum Beispiel den TRIP-Stéhlen kann es zu einer Veranderung, in
diesem Fall zu einer Absenkung des E-Moduls kommen.
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Leitet man die resultierende Kraft erneut ab, erhalt man als Ergebnis die
Federkonstante des Systems, also den Elastizitatsmodul. Dieser kann in der Nahe
der Ruhelage (annéhernd) als konstant angenommen werden.

Eine Erh6hung der Temperatur verursacht eine starkere Schwingung der Atome um
die Ruhelage. Hierbei gilt, dass das schwingende Atom in beiden maximalen
Auslenkungen die gleiche Energie hat. Da der Anstieg der Energie beim
Zusammenrtcken der Atome steiler ist als beim Auseinanderziehen, schwingen die
Atome weiter voneinander weg als ineinander. (Aus diesem Grund, also nur weil das
Wechselwirkungspotential der Atome asymmetrisch ist, werden Festkorper bei ihrer
Erwarmung grofier.)

Bis zum Erreichen der Schmelztemperatur (die von der Bindungsenergie abhangt)
steigt der Abstand der Atome von Metallen mit gleicher Elementarzelle immer auf
den gleichen Wert. Bei den kubischen Zellen sind dies etwa 2 %. Dieser Wert
entspricht dem Integral des Warmeausdehnungskoeffizienten von Null Kelvin bis zur
Schmelztemperatur. Der daher existierende Zusammenhang zwischen der
Schmelztemperatur eines Metalls und seinem Warmeausdehnungskoeffizienten ist
als Griineisenregel bekannt® (siehe Gleichung 12).

Gleichung 12
1

T, ~—
a

«— T = . F, (= abstoRende Kraft)

d—Umax 1 F ( = Nettobindungskraft)
1
d—U—>O
dr

—J >

Bindungskraft
1 — O —> +

F. ( = Anziehungskraft)

, interatomarer
Abstand r

Nettoenergie

I — O —/™ +

Bindungsenergie

/
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1
1

Umin 1

Abbildung 102: Asymmetrisches Wechselwirkungspotential zwischen 2 benachbarten Atomen;
oben Kraft zwischen den Atomen in Abhangigkeit des Abstandes; unten: Energie des
Atompaares in Abhangigkeit des Abstandes. In der Ruhestellung ist die Kraft gleich Null und
die Energie minimal. [GOTO07]

% Eduard Griineisen (* 26. Mai 1877 in Giebichenstein; T 5. April 1949 in Marburg) war ein deutscher
Physiker und Herausgeber der ,Annalen der Physik*.
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Bei einer Dehnung von Zugproben unter Zugbelastung tritt gleichzeitig mit der
Verlangerung eine Reduzierung des Querschnittes auf. Der Zusammenhang
zwischen diesen Effekten, die Querkontraktion, kann mit Hilfe der Poisson-Zahl (v)
beschrieben werden (siehe Gleichung 13). Die Poisson-Zahl kann fir die meisten
Metalle mit hinreichender Genauigkeit als 0,3 angenommen werden [BARO7].

Gleichung 13

£ L, -L
_ “langs . ! 0
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Beim Aufbringen von Schubspannungen sind die angreifenden Kréafte
entgegengerichtet und parallel, liegen jedoch nicht auf einer Wirklinie. Die
resultierende Verformung des Kristalls entspricht der Scherung 1.

Der Zusammenhang zwischen diesen GroRRen ist ebenfalls linear und wird durch das
Schubmodul (G) beschrieben (siehe Abbildung 103 und Gleichung 14).

E

Abbildung 103: Aus der vom Kraftepaar ,,F*“ hervorgerufenen Schubspannung resultierende
Winkelanderung y eines elastisch verformten Festkorpers

Gleichung 14
=Gy

Elastizitatsmodul und Schubmodul sind Uber die Querkontraktion miteinander
verknlpft. Dieser Zusammenhang ist in Gleichung 15 dargestellt.

Gleichung 15
E
G =
2L+v)

Die in diesem Abschnitt beschriebenen Zusammenhange fir eine rein elastische
Verformung gelten nur fiir sehr kleine Verformungen (¢<10%) [GOT07], da schnell
auch nicht reversible, plastische Anteile bei der Verformung auftreten.
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3.10Plastische Verformung

Nach der anfanglichen elastischen Verformung schlief3t sich bei metallischen
Werkstoffen ein Bereich an, in dem eine irreversible Verformung stattfindet und die
belasteten Proben nach Wegnahme der Spannung nicht wieder in ihren
Ausgangszustand zurtickgehen.

3.10.1 Das Spannungs-Dehnungs-Diagramm

Das Verformungsverhalten wird mit Hilfe des Zugversuches (nach DIN EN 10002)
ermittelt. Hierzu werden Proben in einer mechanischen Prifmaschine langsam unter
einer konstanten Zunahme der Verformung®’ zerrissen, wahrend gleichzeitig die
aktuelle Kraft und der Weg aufgezeichnet werden.

Nach Gleichung 9 und Gleichung 10 lassen sich diese Messwerte in die Spannungen
und die Dehnungen umrechnen, so dass ein Spannungs-Dehnungs-Diagramm
entsteht.

Spannungs-Dehnungs-Diagramme fir metallische Werkstoffe haben prinzipiell einen
ahnlichen Aufbau (siehe Abbildung 104). Am Beginn der Verformung steht die
elastische Verformung mit ihrem linearen Zusammenhang zwischen Spannung und
Dehnung, der durch die Hookesche Gerade beschrieben wird. Die Steigung dieser
Geraden gibt den jeweiligen E-Modul an.

Wenn die aufgebrachte Spannung die Flie3grenze des Werkstoffs tUberschreitet,
beginnt der Bereich der plastischen Verformung. Das weitere Ansteigen der Kurve
bis zu ihrem Maximum ist ein Zeichen dafur, dass sich der Werkstoff durch die
Verformung verfestigt und permanent hohere Spannungen gebraucht werden, um
das Flie3en aufrecht zu erhalten. Vom hochsten Punkt der Kurve, der Zugfestigkeit
(Rm) scheinen die zum Flie3en bendtigten Spannungen wieder zu sinken. Dies ist
jedoch nicht richtig. Bis zum Erreichen der Zugfestigkeit hat sich die Probe
gleichméRig uber den gesamten Messbereich verjingt (Gleichmafliddehnung Ay).
danach wird die Verformung instabil und die Probe beginnt sich lokal einzuschniren.
Jede weitere Verformung findet nur noch im Bereich der Einschniirung statt. Da zur
Berechnung der Spannung die Ausgangsflache beriicksichtigt wird, die tatsachliche
Querschnittsflache des verformten Bereichs aber immer kleiner wird, scheint die
Spannung wieder zu sinken. Schliel3lich kommt es zum Bruch der Probe. Die
Bruchdehnung (A) setzt sich aus der GleichmalRdehnung und der Einschnirdehnung
zusammen.

" Fur Werkstoffe mit E-Modulen unterhalb von 150.000 MPa betragt die Spannungszunahme 2 MPa/s
bis 20 MPa/s, fir steifere Werkstoffe 6 MPa/s bis 60 MPa/s. Die neueste Norm zum Zugversuch (DIN
EN ISO 6892) erlaubt zusatzlich die Versuchsdurchfihrung mit eine konstante Dehnrate. Dies ist aber,
insbesondere bei Werkstoffen mit ausgepragter Streckgrenze, in der Praxis auch beim Einsatz von
optischen Dehnungsmesssystemen nur sehr schwer zu realisieren.
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Abbildung 104: Spannungs-Dehnungs-Diagramm verschiedenr Metalle 1: Vergutungsstahl
(C45); 2: AlZn5,5MgCu (ausgehartet); 3: EN-GJL-250; 4: AlSi12; 5: Kupfer (weichgegliiht)
6: AIMgSiMn (kalt ausgehartet) [BARO7]

Das Verhaltnis von Streckgrenze zu Zugfestigkeit wird ,Streckgrenzverhaltnis®
genannt. Es gibt einen ersten Anhaltspunkt tUber die Verformbarkeit des Werkstoffs,
da Werkstoffe mit kleinem Streckgrenzverhaltnis gut zu verformen sind und
Werkstoffe mit Werten knapp unter 1 nur sehr schlecht.

Wenn der Ubergang von der elastischen zur plastischen Verformung flieRend ist,
wird als maximal nutzbarer elastischer Bereich die Dehngrenze (R,) angegeben. Sie
wird ermittelt, indem bei einer beliebigen Dehnung, meist 0,2 % (Rpo,2) eine Parallele
zur Hookeschen Geraden gezogen wird. Der Schnittpunkt dieser Geraden mit der
Spannungs-Dehnungs-Kurve gibt die Spannung an, bei der nach einer Entlastung
der Probe eine entsprechende plastische Dehnung zurtickbleibt.

Fur einige krz-Stahle erfolgt der Ubergang zum FlieRen mit einem plotzlichen
Absinken der Spannung, gefolgt von einem Bereich mit zyklischem Anstieg und
Abfallen der Kurve bis zum Beginn der stetigen Verfestigung. Dieser Bereich geht auf
das Vorhandensein von Cottrell-Wolken®® zuriick und wird Lidersdehnung genannt.
Die Spannung, bei der die Kraft erstmal absinkt, wird Streckgrenze genannt (Re).
Liegt ein signifikanter Unterschied zwischen der Streckgrenze und dem tiefsten Wert
der Lidersdehnung, kann in die ,obere Streckgrenze® (Ren) und die ,untere
Streckgrenze® (Re) — den tiefsten Punkt der Kurve im Bereich der Lidersdehnung
unterschieden werden (siehe Abbildung 105).

Nach dem Abschrecken liegen die interstitiell gelésten Atome regellos verteilt im
Gitter vor. Bereits nach einer kurzen Auslagerungszeit bei relativ niedrigen
Temperaturen (siehe Abbildung 105) wandern sie jedoch zu energetisch glnstigeren
Positionen in der Nahe von Versetzungen und bilden schlief3lich Cottrell-Wolken. Die
treibende Kraft hierfir ist der Spannungsgradient des Verzerrungsfeldes der
Versetzung [FROO7a]. Hierdurch werden die Versetzungen blockiert und es sind

% Benannt nach Sir Alan Howard Cottrell (* 1919), britischer Metallurge und Physiker
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héhere Spannungen erforderlich, um eine plastische Verformung zu erreichen. In
diesem Fall reil3en sich die Versetzungen los und es entstehen Gleitb&nder unter 45°
zur Spannungsrichtung. Diese Luders-Bander erzeugen am Rand der Probe durch
Extrusionen und Intrusionen eine raue Oberflache. Dies ist beim Tiefziehen
unerwunscht, der Effekt kann aber durch ein Nachwalzen (Dressieren) vermieden
werden. Dieses Vorgehen hat aber wegen der Reckalterung nur Erfolg, wenn es kurz
vor dem Tiefziehen geschieht, da sich sonst erneut Atome an den Versetzungen
anlagern [KRE85].

[
260 _r Auslagerungsdauer
in min:
ReHZ_[\
R, 69000
\ 15000
220+
7200
2004
©
o
Z
2180
3
c
c
1]
Q.
? 160
140 1
120 -
0 T T T T -
0 1 2 3 4

Dehnung in %

Abbildung 105: Spannungs-Dehnungs-Kurven von Eisen (0,01 % C) nach dem Abschrecken
und Auslagern bei 60 °C [RIEOQ]

Mit steigenden Temperaturen erhoht sich die Diffusionsgeschwindigkeit der gelésten
Fremdatome und sie kdnnen den bewegenden Versetzungen folgen. Hierdurch
kommt es immer wieder zu neuen Blockaden, so dass die gesamte Spannungs-
Dehnungskurve einen gezackten Verlauf bekommt (siehe Abbildung 106).

Dieser Vorgang wird als Portevin-Le Chatelier-Effekt bezeichnet und tritt besonders
stark bei Temperaturen zwischen 100 und 200 °C auf. Da Bruchflachen bei diesen
Temperaturen blau anlaufen, spricht man von Blausprdodigkeit [RIEQOQ].
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Abbildung 106: Spannungs-Dehnungs-Kurven von Eisen (0,05 %C und 0,004 %N) bei
verschiedenen Temperaturen. Mit steigender Temperatur sinkt die Streckgrenze, wahrend die
Zugfestigkeit auf Grund der Alterung zunéchst ansteigt. Zwischen 100 °C und 200 °C tritt der
Portevin-Le Chatelier-Effekt auf. [RIE0OQ]

Bei noch hoheren Temperaturen kénnen sich die Fremdatome genauso schnell wie
die Versetzungen bewegen und folgen ihnen ohne sie zu behindern.

Bei der Beurteilung der Werkstoffeigenschaften im Hinblick auf die Verformbarkeit ist
die auf den Ausgangsquerschnitt bezogene Spannung, wie sie in der Spannungs-
Dehnungskurve verwendet wird, nicht sehr zweckdienlich. Da fur die verformte Probe
Volumenkonstanz gilt*®, kann der aktuelle Querschnitt (q) nach Gleichung 16 aus der
aktuellen Lange der Probe (l) berechnet werden.

Gleichung 16
l-q=1,-9,

Die wahre Spannung (o) kann daher, wie in Gleichung 17 beschrieben, berechnet
werden [GOTO7]:

Gleichung 17
c,=0c-(1+¢)

Dieser Zusammenhang zwischen der Spannung und der momentanen
Querschnittsflache wird durch die Flie3kurve beschrieben.

% Durch kletternde Versetzungen werden zwar Leerstellen erzeugt oder vernichtet, in Hinblick auf die
Ermittlung von FlieRkurven kdnnen diese Effekte jedoch vernachlassigt werden.
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3.10.2 Gleiten

Wahrend sich bei der rein elastischen Verformung lediglich der Abstand zwischen
den einzelnen Atomen des Gitters vortibergehend andert, muss es fir eine bleibende
Verformung zu einem Abgleiten der Atome kommen. Die Struktur der Kristalle bleibt
hierbei erhalten.

Diese Anderung der atomaren Anordnung geschieht durch das Abgleiten von
Gitterebenen. Hierzu stehen in den verschiedenen Kristallen prinzipiell immer
mehrere Ebenen zur Verfigung, die in unterschiedliche Richtungen aufeinander
abgleiten kdnnen.

Die Energie zum Abgleiten dieser Ebenen aufeinander hat einen sinusformigen
Verlauf und ist maximal, wenn die Atome der benachbarten Ebenen genau
Ubereinander liegen statt in den Licken. Betrachtet man die unterschiedlichen
Ebenen, sind diese Energien stark unterschiedlich, so dass ein Gleiten nur fur die
Ebenen stattfindet, bei denen die geringsten Energien bendtigt werden. Diese
werden als Gleitebenen bezeichnet. Es handelt sich um die Ebenen des Kristalls, in
denen die Atome am dichtesten gepackt sind. Die Gleitrichtungen dieser Ebenen
ergeben sich aus der Richtung der Atomanordnung in diesen Ebenen. Das Produkt
aus der Anzahl der Ebenen und der Anzahl der Richtungen gibt die Zahl der
Gleitsysteme an. Eine echte plastische Verformung ist nach R. v. Mises'® [KEL73]
erst dann madglich, wenn mindestens 5 linear unabhéngige Gleitsysteme zur
Verfiigung stehen [GOT98, HAA94]*%%.

Die theoretisch zum Abgleiten der Ebenen in einem fehlerfreien Kristall bendétigten
Schubspannungen lassen sich berechnen. Hierbei zeigt sich jedoch, dass die
tatsachlichen, experimentell ermittelten, Schubspannungen um zwei bis vier
GroRenordnungen kleiner sind als die berechneten'®. Dieser Effekt ist darin
begrindet, dass nicht ganze Ebenen aufeinander abgleiten, sondern dieser Effekt
durclzogiie Bewegung von Versetzungen auf kleine Teilbereiche des Kristalls reduziert
wird.

Die Spannung (tp), die eine Versetzung benétigt, um sich durch das Gitter zu
bewegen, wird als Peierls-Spannung®* bezeichnet. Sie ist ebenfalls sinusférmig
(siehe Abbildung 107) und kann nach Gleichung 18 berechnet werden. Sie ist linear
abhéangig vom Schubmodul, aber exponentiell abhangig vom Abstand der
Gleitebenen (d) und dem Burgersvektor (b). Der Abstand der Gleitebenen berechnet
sich nach Gleichung 19 [GOTO07].

190 Richard Edler von Mises (* 19. April 1883 in Lemberg (heute Lwiw, Ukraine); T 14. Juli 1953 in
Boston, Massachusetts) war ein ¢sterreichischer Mathematiker.

191 |nhsbesondere bei hexagonalen Systemen, die nur tGber 2 linear unabhéangige Gleitsysteme
verfugen, ist also die Reduzierung der Energie zum Abgleiten anderer Ebenen durch Zugabe von
Legierungselementen oder eine Erh6hung der Temperatur von besonderem Interesse [BACO03].
192 Eir o-Eisen ist der Unterschied zwischen der rechnerischen Spannung (2600 MPa) und der
tatséchlichen (27,5 MPa) relativ klein.

193 Dieser Effekt lasst sich mit der Vorwartsbewegung einer Raupe oder dem Verschieben eines
langen Teppichs vergleichen. Die theoretische Schubspannung entspricht der Kraft, die bendtigt
wirde den gesamten Teppich im Stiick zu verschieben. Man kann aber eine Falte in den Teppich
machen (die entsprache einer Versetzung) und dann nur diese Falte entlang des Teppichs
verschieben. Am Ende angekommen hat der Teppich seine Position um Lange der Falte (das
entsprache dem Burgers-Vektor der Versetzung) verschoben.

104 s Rudolph Ernst Peierls (* 5. Juni 1907 in Berlin; T 19. September 1995 in Oxford) war ein
deutsch-britischer Physiker.
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Abbildung 107: Peierls-Energie E,und Peierls-Spannung T, in Abhéngigkeit der Position der
Halbebene einer Stufenversetzung [GOTO07]

Gleichung 18
f 26 27 d
P l-v @-v)b

Gleichung 19

a

vh? +k? +1?

Der Abstand der Gitterebenen ist abh&ngig von der Gitterkonstanten a und den
Millerschen-Indizes {hkl}. Die Grol3e des kleinstmoglichen Burgers-Verktors ist
abhangig vom Abstand der Atome innerhalb der Ebene. Minimal werden beide Werte
wie bereits erwahnt, fur die benachbarten Atome (Richtung) in dichtest gepackten
Ebenen. In krz-Kristallen existiert keine dicht gepackte Ebene. Die dichteste Ebene
ist hier die {110}-Ebene, die sich aber kaum von der {112}-Ebene oder der
{123}-Ebene unterscheidet. Daher kommen in diesen Kristallsystemen entweder
Kombinationen von Gleitsystemen vor oder es gibt keine definierten Gleitebenen
sondern nur eine feste Gleitrichtung, das sogenannte ,Pencil Glide“**® [GOT07].

d=

1% pie dieser Bezeichnung zu Grunde liegende Vorstellung ist, dass ein Stapel Bleistifte in axialer

Richtung verschoben wird, wobei alle Stifte in der gleichen Richtung, aber jeder einzelne um einen
beliebigen Weg verschoben werden kdénnen.



Metallphysikalische Grundlagen 121

3.10.3 Zwillingsbildung

Eine weitere Moglichkeit der plastischen Verformung metallischer Kristalle ist die
Zwillingsbildung. Hierbei andert der Kristall in einem schmalen Band die Richtung zur
Matrix, um anschliel3end wieder die Ausgangsrichtung einzunehmen (siehe
Abbildung 108). Beide Bereiche haben die gleiche kristallografische Struktur und
stehen durch eine 180°-Rotation um die Normale der Zwillingsebene in Beziehung
zueinander [GOTO7].
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Abbildung 108: Atomare Anordnung von Matrix und Zwilling [GOTO07]

Durch die Zwillingsbildung wird die Probe nur dann verformt, wenn die resultierende
Formanderung in Richtung der aufgebrachten Spannung liegt. In kubischen Kristallen
gibt es 12 Zwillingssysteme, in hexagonalen Kristallen ist die Zwillingsbildung
abhangig vom c/a-Verhaltnis und teilweise stark eingeschrankt.

Die Zwillingsbildung ist ein diffusionsloser Umklappvorgang, der ahnlich der
Martensitbildung mit Schallgeschwindigkeit ablauft [GOTO07].

Durch Verformung entstandene Zwillinge bestehen nur aus wenigen Atomlagen. Die
im Lichtmikroskop als gerade Grenzflache sichtbaren Verformungszwillinge bestehen
aus Stapeln von vielen kleinen Mikrozwillingen [KUNQ7].

3.10.4 Verformung Polykristalliner Metalle

Bei der Verformung polykristalliner Korper ist die Ausrichtung der Kristalle in der
Regel ungerichtet, woraus auch eine entsprechend ungeordnete Verteilung der
Gleitsysteme resultiert wie sie in Abbildung 109 gezeigt wird. Es beginnt zunachst
das Korn mit der Verformung, das ein Gleitsystem mit dem maximalen Schmid-
Faktor hat. Aus Abbildung 111 ist jedoch leicht ersichtlich, dass die Verformung
einzelner Kérner mit ausschlieRlicher Einfachgleitung zu Uberlappungen und
Zwischenraumen zwischen den Kornern fihren wirde. Diese Effekte sind jedoch
beide nicht mdglich. Unter der Bedingung, dass die Korngrenzen verbunden bleiben,
mussen also mehr Verformungsmechanismen ablaufen als das Abgleiten der
Systeme mit maximaler Schubspannung. Insbesondere missen in jedem Korn funf
linear unabhangige Gleitsysteme zur Verfugung stehen [KEL73].
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Abbildung 109: Lage der Gleitebenen (Auswahl) in einem vielkristallinen Metall

Die Linien in Abbildung 109 entsprechen strenggenommen nicht Ebenen sondern nur
den DurchstoBlinien der jeweiligen Gleitebenen durch die Schliffebene. Zusatzlich
hat jedes der dargestellten Kdrner noch weitere Gleitsysteme, deren Ebenen hier
nicht beriicksichtigt werden. Diese vereinfachte Darstellung ahnelt allerdings dem
Aussehen von Schwingstreifen.

Diese Stufen an der Oberflache verformter Polykristalle bzw. in ihren Bruchflachen
(siehe Abbildung 110) entstehen, wenn auf einem Gleitsystem mit giinstigem
Schmid-Faktor eine gréRere Gitterverschiebung durch die Bewegung mehrerer
Versetzungen erfolgt.

Arbei = S5mm Verg g= 250KX 10pm Hochsp. = 20.00 kV Uni Hannover
St_gezo_x2500_SEI_18.tif Signal A= SE1 |l 1 LEO 1455VP Institut f. Werkstoffkunde

Abbildung 110: REM-Aufnahme von Verformungsstufen in der Oberflache einer gebrochenen
Probe aus 22MnB5
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Teilbild 1 in Abbildung 111 zeigt die Anordnung der Kérner in der Probe zu Beginn
der Belastung. Teilbild 2 zeigt die Verformung der einzelnen Kérner, die eintreten
wirde wenn die Korner nicht verbunden wéaren. Teilbild 3 zeigt die
Versetzungsanordnungen, die es erlauben den Zusammenhalt der Kérner bei der
tatsachlichen Verformung (4) zu erhalten.

Die Erzeugung von Versetzungen an den Korngrenzen resultiert zunachst aus dem
Aufstau der Versetzungen an der fur sie unpassierbaren Korngrenze. Hierdurch
kommt es zu einem Anstieg der Spannung, die letztlich so grof3 wird, dass im
benachbarten Korn Versetzungen erzeugt werden [HAA94].

Abbildung 111: Entstehung geometrisch notwendiger Versetzungen bei der Zugverformung
eines Vielkristalls: Ausgangszustand (1); hingen die Kérner nicht zusammen (1), dann
entstiinden Zwischenraume und Uberlapp von Material bei der Verformung. Der Einbau
geeigneter Versetzungen (lll) erlaubt es, den Zusammenhang der Kérner wieder herzustellen;
(IV) tatsachliche Gefligeveranderung [HAA94]

Korndrehung

Durch die Verformung der zusammenhangenden Kdrner kommt es zu einer
Anderung der Kornorientierung, einer Korndrehung, die letztlich zu einer Textur des
verformten Werkstoffes fuhrt. Die Korndrehung geschieht in Abh&angigkeit von der
Belastungsart und der Kristallstruktur. Dieser Zusammenhang ist jedoch nicht
eindeutig [GOTO7], da es mehrere Kombinationen von funf Gleitsystemen gibt, die
die gleiche minimale Scherung aufweisen und deren Aktivierung daher die gleiche
Wabhrscheinlichkeit hat. Jede Kombination fuhrt aber zu einer anderen Korndrehung.

Bei sproden Werkstoffen kommt es auf Grund der schlechten Beweglichkeit der
Versetzungen bis zum Eintreten eines interkristallinen Bruches weder zu einer
Verformung der Kdrner noch zum Ausbilden von Versetzungsstrukturen.

Dieser Vorgang kann beispielhaft an Ergebnissen aus eigenen Arbeiten gezeigt
werden [KUS09]. Aus den Magnesiumlegierungen MgCa0,8 und AZ80 wurden
Zugproben gefertigt, die in einem Zug-Druckmodul der Firma Kammrath und Weiss in
der Kammer eines REM bis zum Bruch verformt wurden. Die Schrittweite der
stufenweisen Verformung zwischen den einzelnen Aufnahmen betrug 100 pm.
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Ausgehend vom unverformten Ausgangsgefuge (a) bis zum Bruch (c) sind die
verschiedenen Stufen der Gefligeevolution dargestellt. Ein Vergleich von MgCa 0,8
und AZ80'° (siehe Abbildung 112) macht deutlich, dass es bei AZ80 auf Grund der
besseren Beweglichkeit von Versetzungen zur Bildung von Gleitbandern kommt.
Dies fuhrt zu einer Verformung der Korner, so dass es leichter ist trotz der
aufgebrachten Spannung einen Zusammenhalt an den Korngrenzen beizubehalten.
Dementsprechend ist der Rissausgang bei der MgCa0,8-Legierung fast
ausschlief3lich an den Korngrenzen zu beobachten, wahrend bei der AZ80-Legierung
Risse sowohl an Korngrenzen als auch im Korninneren initiiert werden [KUSO09].

Abbildung 112: Vergleich der Gefligeevolution bis zum Bruch MgCa0,8 (links) und AZ80
(rechts) a=0 % Dehnung; b= 15 % Dehnung; c=23 % (links) bzw. 25 % Bruchdehnung

108 8 5 9% Aluminium und 0,5 % Zink
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Ausgehend von den beschriebenen Beobachtungen wurden durch Reverse
Engineering sowohl mathematische Beschreibungen der FlieBkurven als auch
Koeffizienten zur Bestimmung von Versagenskriterien ermittelt. Mit Hilfe dieser Daten
wurde ein numerisches Modell zur Berechnung von Rissvorgangen auf
mikrostruktureller Skala erstellt. Mit diesem Modell lassen sich, ausgehend von der
realen Korngrenzstruktur (siehe Abbildung 113 links) mit Hilfe der FEM-Programme
ABAQUS und Drawing2d sowohl die Vergleichspannungen als auch die
entsprechenden Dehnungen (siehe Abbildung 113 Mitte bzw. rechts) berechnen.
Diese Daten wurden anschliel3end in die FEM-Simulation zur Optimierung eines
Drahtziehprozesses integriert.

Modell der Korngrenzen berechnete Hauptspannungen (beim Bruch) berechnete Dehnungen (beim Bruch)

Abbildung 113: Vorhersage der Spannungs- und Dehnungsverteilung mittels FEM-Analyse
[KUS09]

3.10.5 Versetzungsstrukturen

Wahrend einer plastischen Verformung bleibt die Versetzungsverteilung nur bei
geringen Umformgraden homogen [LAN92].

Versetzungen bilden bei der Verformung von Metallen unterschiedliche Strukturen.
Eine Klassifikation der verschiedenen Arten von Versetzungsstrukturen wird in
[KON96] beschrieben. Als Klassifikationsmerkmal dienen die raumliche Anordnung
der Versetzungen und das Vorhandensein unterschiedlicher Orientierungen der
Kristallite.

In Abbildung 114 sind die verschiedenen mdglichen Versetzungsstrukturen anhand
des Wechselwirkungsradius in Abhangigkeit vom Umformgrad und von der
Versetzungsdichte dargestellt.

Die Reihenfolge mit kleinem energetischen Wechselwirkungsradius gilt fur reine
Metalle und niedrig legierte Metallwerkstoffe, die Gitterfehler mit einer hohen Energie
aufweisen. Die Reihenfolge mit groRem Wechselwirkungsradius ist bei Metallen zu
finden, die niederenergetische Gitterfehler haben. Fir die Entstehung der
Substrukturen ist eine bestimmte kritische Versetzungsdichte notwendig.
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kleiner Wechselwirkungsradius groRer Wechselwirkungsradius

Chaos Aufstauung

L GETE

Netzwerk

Zellwande ohne
Orientierung

Netzwerk von Zellen
ohne Orientierung

Zellwande mit Orientierung

Netzwerk von Zellen
mit Orientierung

Umformgrad, Versetzungsdichte

Bander (Streifen)

| /

Fragmentierung Orientiertes Chaos

Amorphe

Substrukturen durch Strukturen

dynamische Rekristallisation

Abbildung 114: Klassifikation der Versetzungsstrukturen in Abhangigkeit vom Umformgrad
und von der Versetzungsdichte unter der Beriicksichtigung kurzer und langer
Wechselwirkungsreichweiten der Versetzungen [KON96]

Eine direkte Beobachtungsmethode flr Versetzungsstrukturen ist die
Transmissionselektronenmikroskopie. Abbildung 115 zeigt eine Auswabhl
verschiedener Versetzungsstrukturen. Beispielsweise sind in Abbildung 115 a)
einzelne Versetzungen erkennbar, die keine bestimmte Struktur bilden. Diese
Anordnung wird als Chaos bezeichnet. Abbildung 115 b) zeigt ein ausgepragtes
Netzwerk von Versetzungen, welches durch den pragnanten Zick-Zack-Verlauf der
Versetzungen gekennzeichnet ist.

Weiterhin haben sich in Abbildung 115 c) Versetzungszellen mit nichtorientierten
Zellwanden herausgebildet. Deutlich erkennbar sind hierbei die versetzungsarmen
Bereiche im Inneren der Zellen sowie die versetzungsreichen knéuelartigen
Zellwande. Dartber hinaus zeigt Abbildung 115 d) Scherbander [KON96].
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a) einzelne Versetzung

c) Versetzungszellen d) Scherbander

Abbildung 115: TEM-Aufnahmen metallographischer Schliffe von DC06 mit unterschiedlichen
Versetzungsstrukturen; von a nach d steigt der Umformgrad an

Versetzungen und Plastizitat

Wird der Verformungsgrad erhéht, lokalisieren die Versetzungen und bilden zunachst
Versetzungsknauel. Anschliel3end entsteht eine grobe Zellstruktur [OES92]. Dabei
sind die Zellwande nahezu parallel zu den Gleitebenen angeordnet. Mit wachsender
Verformung nimmt die Zellgro3e ab und das Zellinnere wird zunehmend
versetzungsarmer [KEH63, SWAG63]. Die Abnahme der Versetzungsdichte im
Zellinneren fuhrt zu einer geringeren Entstehungsrate von neuen Zellwanden. Die
Geschwindigkeit der Zellmultiplikation verringert sich, wahrend die
Zellwandannihilation ansteigt bis sie schlie3lich dominiert. Hierdurch nimmt die
Zellwanddicke mit dreidimensionaler Versetzungsanordnung bis zu der Entstehung
einer scharfen Grenze mit zweidimensionalen Versetzungsnetzen, der
Subkorngrenze, kontinuierlich ab [GRI66, SCHAEO04].

Wird die Verformung weiter fortgesetzt, bilden sich im globulitischen Zellgefiige
vereinzelt Verformungsinhomogenitaten in Form langgestreckter Zellen, sogenannte
Mikrobander [LAN92]. Diese Zellen kennzeichnen Gebiete im Geflige, die einen
Uberdurchschnittlichen Anteil der aufgebrachten Gesamtverformung aufnehmen. lhre
kristallographischen Gleitebenen liegen parallel zur Verformungsrichtung. Bei
weiterer Verformung bilden sich Scherbéander, wahrend des gesamten Vorgangs
steigt die Versetzungsdichte wesentlich an. In [OES92] wird eine lineare Zunahme
der Versetzungsdichte mit zunehmendem Verformungsgrad bis zu einer
untersuchten Kaltverfestigung von 21% ermittelt [SCHAEO4].
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Die Verformungstemperatur hat einen entscheidenden Einfluss auf die
Versetzungsanordnung, denn sowohl das Quergleiten als auch das Klettern von
Versetzungen verlaufen thermisch aktiviert [KLA92]. Die Bildung von
Versetzungsnetzwerken und Zellstrukturen wird durch die Temperaturabhangigkeit
der Peierlsspannung [CON61] und der Quergleitung [BRO62] bestimmt. Daher nimmt
der kritische Verformungsgrad fur die Bildung einer Zellstruktur mit steigender
Temperatur ab [LAN92]. Bei Eisen fuhrt eine Verformung bei 8 = 200 °C zu einer
sofortigen Bildung einer Zellstruktur, wahrend diese bei einer Temperatur von

9 =-75 °C erst bei einem Umformgrad von ¢ = 0,16 entsteht [MCE72, SCHAEO4].

3.10.6 Entstehung von Gleitbandern

Eine besondere Form der Versetzungsstrukturen bei der Verformung von Metallen ist
die Entstehung von Gleitlinien bzw. deren Zusammenschluss zu Gleitbandern bzw.
Scherbandern. Das Entstehen dieser Gleitbénder, die an der Oberflache der
verformten Proben in Form von Stufen zu erkennen sind, soll anhand der
Druckverformung eines Aluminium-Einkristalls exemplarisch gezeigt werden.

Die einfachste Form der plastischen Forménderung ist das Abgleiten von zwei
dichtest gepackten Ebenen um ein ganzzahliges Vielfaches eines Atomabstandes
und das hieraus resultierende Entstehen einer Gleitline. Dieser Vorgang wird durch
die Bewegung von Stufenversetzungen initiiert und resultiert aus der von auf3en
aufgebrachten Schubspannung (siehe Kapitel ,Gleiten“). An den AulRenflachen des
verformten Korpers kommt es hierdurch zur Ausbildung von Stufen[HAA94].

Das Abgleiten um eine atomare Position wirde eine Stufenh6éhe erzeugen, die bei
Aluminium lediglich 0,25 nm betrégt. Trotzdem sind die Stufen schon bei schwacher
VergroRerung zu erkennen (siehe Abbildung 116). Dies liegt an zwei Effekten. Zum
einen sind mehrere Stufenversetzungen an dem Vorgang beteiligt, so dass es nicht
nur zum Abgleiten um eine, sondern um mehrere atomare Positionen kommt.

7

/10 um

Abbildung 116: Senkrechte Aufsicht auf das Verformungsrelief eines Aluminium-Einkristalls
mittels konfokalem Lasermikroskop nach vorausgegangener Druckverformung

zum anderen bilden in der Regel mehrere parallele Gleitlinien nebeneinander eine
Gruppe, die Gleitband genannt wird (siehe Abbildung 117). Auf der linken Seite der
Abbildung ist die prinzipielle Auspragung von Gleitbandern in einem einzelnen
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Kristall abgebildet, auf der rechten Seite wird in einfacher Form die unterschiedliche
Lage der Gleitsysteme in einem Polykristall bertcksichtigt.

Abbildung 117: Schematische Darstellung eines Gleitbandes; links Querschnitt durch die
verschiedenen Strukturen eines einzelnen Kristalls; rechts: Aufsicht auf die Oberflache eines
Vielkristalls

Da mehrere Gleitsysteme in einem Korn aktiviert werden kénnen, kommt es auch bei
Einkristallen, anders als in der vereinfachten schematischen Darstellung aus
Abbildung 117, nicht nur zur Ausbildung paralleler Gleitlinien. Das reale Aussehen
einer Oberflache nach 5% Druckverformung eines Aluminium-Einkristalls ist in
Abbildung 118 gezeigt.

Abbildung 118: REM-Aufnahme von Gleitlinien an einem 5 % verjormten Aluminium-Einkristall,
in dem zwei verschiedene Gleitsysteme aktiviert wurden; links: Ubersicht; rechts: Ausschnitt

Mit Hilfe eines konfokalen Lasermikroskops lassen sich an einer solchen Oberflache
(siehe Abbildung 119) die Hohe und die Breite der Gleitlinien bzw. Gleitb&nder
vermessen. Die Breite der Gleitlinien nimmt mit zunehmender Verformung ab. Dies
resultiert aus der zusatzlichen Aktivierung von Gleitebenen zwischen benachbarten
Gleitlinien. Die Hohe einzelner Stufen nimmt zunéchst zu, im Laufe einer weiteren
Verformung jedoch wieder ab.

Wenn Aufnahmen aller Kristallseiten ausgewertet werden, kdnnen sowohl die zur
Verformung aufgebrachte einachsige Spannung als auch die resultierenden
maximalen Schubspannungen berechnet werden.
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Abbildung 119: Verformungsrelief (Ausschnitt), aufgenommen mittels konfokalem
Lasermikroskop (links); verformte polykristalline Probe aus Reineisen (rechts)

3.10.7 Korngrenzenbewegung

Bei hoheren Temperaturen (ab etwa 50 % der Schmelztemperatur in [K]) kommt es
in polykristallinen Materialien zu einem weiteren Verformungsmechanismus. Anstelle
der durch die Bewegung von Versetzungen ablaufenden Effekte kann es zu einem
Abgleiten der Korngrenzen aufeinander kommen. Dabei werden die Kérner nicht
gestreckt, sondern wandern aneinander entlang. Dies geschieht besonders dann,
wenn die Korngrenzen klein sind. Da die Korngrenzen eines metallischen Gefiliges
keine gerade Linie ergeben, muss das Abgleiten der Korngrenzen mit einem durch
Diffusion hervorgerufenen Massetransport zur Einebnung der Ecken der Kérner
erfolgen. Ohne Versetzungsbewegungen kommt es nicht zu einer Verfestigung des
Metalls. Bei den beschriebenen Temperaturen, Korngrol3en von weniger als 10 um
und langsamer Verformung kann daher eine superplastische Verformung eintreten,
die Verformungen von einigen 1000 % erlaubt [HAA94, GOTO7].

Welcher Verformungsmechanismus in Abhangigkeit der Spannung und der
Temperatur dominiert, kann aus entsprechenden Diagrammen abgelesen werden,
die fur alle Legierungen in etwa ein gleiches Aussehen haben (siehe Abbildung 120)
[ASH72].
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Spannung 1

reduzierte Spannung /6

Abbildung 120: Verformungsmechanismus-Diagramm nach Ashby [HAA94] A
Versetzungsgleiten, B Versetzungsklettern, C KG-Gleiten mit Hilfe von KG-Diffusion, D KG-
Gleiten mit Hilfe von Volumendiffusion, E Elastische Verformung

Am Beispiel einer Silberprobe mit einem durchschnittlichen Korndurchmesser von
32 pum und bei einer Dehnrate von 10®s™ (Abbildung 120) lasst sich exemplarisch
zeigen, dass bei Raumtemperatur als Verformungsmechanismus in der Regel nur
,versetzungsgleiten® stattfindet.

3.10.8 Phasenumwandlungen

Bei hoch restaustenithaltigen und bei metastabilen austenitischen Stahlen, zum
Beispiel TRIP-Stahlen, wird gleichzeitig eine sehr gute Festigkeit und Duktilitat
beobachtet. Diese gesteigerte Duktilitat ist auf die verformungsinduzierte
Martensitbildung zuriickzuftihren, die einen zusatzlichen Verfestigungsmechanismus
zur Verfugung stellt. Diese verformungsinduzierte Martensitbildung findet auf3erdem
bevorzugt im Bereich von Spannungsspitzen statt und baut diese ab. Dadurch wird
z.B. bei zligiger Beanspruchung die an den Spannungsspitzen einsetzende
Instabilitéat des Einschnirens verzdgert und die Verfestigungsfahigkeit des
Werkstoffes besser ausgenutzt.

Spannungsinduzierte Martensitbildung™®’
Ist die erforderliche Martensitausldsespannung niedriger als die Flie3grenze des
Werkstoffs, setzt die Martensitbildung bereits im Bereich der elastischen Verformung
ein.

= latten- und plattenférmige Ausbildung des Martensits [VAR94]

197 SAM — Stress Assisted Martensite
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Dehnungsinduzierte Martensitbildung*®®
Ist die Martensitauslésespannung hoher als die FlieRgrenze des Werkstoffs, setzt die
Martensitumwandlung erst im Bereich der plastischen Werkstoffverformung ein
[BAS99].
= Uberwiegend lattenformige Ausbildung des Martensits [VAR94,
SCHR95]

Ist die Zugfestigkeit des Werkstoffes niedriger als die Martensitauslésespannung,
versagt der Werkstoff, bevor eine Martensitumwandlung einsetzen kann.

Eine durch Kaltverformung ausgeldste direkte Umwandlung des Austenits zu
o-Martensit fuhrt durch die starke Gitterverspannung des a-Martensits zu einem
signifikanten Anstieg der Flie3spannung des Werkstoffs tber dem Umformgrad. Auf
Grund der vernachlassigbar kleinen Gitterverspannung des hdp-Kristalls kommt es
im Zuge der e-Martensitbildung zu keinem Anstieg der Fliel3spannung. Die Bildung
von a- aus e-Martensit verursacht einen geringfligigen Anstieg der Flie3spannung
[GOO70, MAN70, VOL72].

Abbildung 121 und Abbildung 203 veranschaulichen die Abhangigkeit beider
Prozesse von der Umwandlungstemperatur [COH77, TAM82]. Kihlt man unter die
Martensitstart-Temperatur Ms (M) ab, wandelt sich der Austenit spontan zu Martensit
um. Bei Temperaturen oberhalb von Mg bildet sich Martensit, wenn eine &ul3ere
Spannung anliegt. Ein Teil der zur Martensitbildung notwendigen Triebkraft wird
mechanisch aufgebracht.

Mit steigender Temperatur sinkt der Beitrag der thermisch gelieferten freien
Enthalpie. Daher muss der mechanische Beitrag durch eine Erh6hung der Spannung
gesteigert werden.

Die Temperatur M 7 kennzeichnet den Punkt, in dem die zur Umwandlung bendtigte
Spannung die Streckgrenze des Austenits (C) erreicht.

Die plastischen Deformationen des Austenits erzeugen neue Keime, so dass eine
Martensitbildung erleichtert wird. Deshalb weicht die Kurve der einsetzenden
Martensitbildung von der Verlangerung der Geraden A-C ab und verlauft von C nach
E. Die mit der Temperatur fallenden Werte fur die Spannung der Dehngrenze des
Austenits (C-D) reichen allerdings nicht aus, um die Umwandlung auszulésen, da der
Restaustenit mit steigenden Temperaturen stabiler wird.

Bei E steigt die zur Martensitbildung notwendige Spannung so stark an, dass keine
Umwandlungen mehr stattfinden. My ist folglich die Temperatur, oberhalb der keine
verformungsinduzierte Martensitbildung mehr moglich ist [HAI89].

198 S|M — Strain Induced Martensite
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Abbildung 121: Temperaturabhéngigkeit der spannungs- und verformungsinduzierten
Martensitbildung [COH77, TAM82]

Zur Beschreibung der Stabilitat des Austenits kann die Mgzo-Temperatur
herangezogen werden. Es handelt sich um die Temperatur, bei der sich bei einer
Dehnung von 30 % die Halfte des Restaustenits zu Martensit umwandelt.

3.10.9 Das Schmidsche!® Schubspannungsgesetz

Bei duktilen Werkstoffen findet beim Einsetzen der plastischen Verformung zunachst
ein Abgleiten von atomar dicht gepackten Ebenen statt. Voraussetzung fur diese Art
der Verformung ist allerdings das Anliegen einer Schubspannung.

Auch bei Proben, die einer reinen Zugbelastung unterliegen wie zum Beispiel im
Zugversuch, kommt es zum Abgleiten auf Grund von Schubspannungen. Hierzu
mussen die Schubspannungen parallel zur Gleitebene in den entsprechenden
Gleitrichtungen auftreten. Diese Spannungen bewirken, wenn sie eine kritische
Grol3e Uberschreiten, eine massive Bewegung derjenigen Versetzungen, deren
Burgersvektoren in Richtung der Schubspannung zeigen.

T

Vo

Abbildung 122: Bestimmung des Schmid-Faktors; die aufgeprégte Spannung o verursacht
unter dem Winkel A eine Schubspannung der Gré3e t [GOTO07].

199 Erich Schmid (*4. Mai 1896 - T 22. Oktober 1983) Osterreichischer Metallurge
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Die resultierende Schubspannung (r) lasst sich nach Gleichung 20 in Abhangigkeit
des Winkels (A) aus der Kraft (F) anhand der in Abbildung 109 gezeigten
geometrischen Zusammenhéange berechnen.

Gleichung 20
T=0C0SK-COSA =Moo

Der Faktor um den sich t und o unterscheiden wird als Schmid-Faktor (m)
bezeichnet [GOTO07, HAA94, ROEOQ6].

Das Flie3en beginnt wenn das Gleitsystem mit dem gro63ten Schmid-Faktor die
kritische Schubspannung erreicht. Diese entspricht prinzipiell der Peierls-Spannung,
sinkt in raumzentrierten Systemen aber mit steigenden Temperaturen, da die
thermische Bewegung der Atome ein Abgleiten beginstigt [GOTO07]. Fir a-Eisen ist
die kritische Schubspannung zum Einleiten der plastsichen Verformung unterhalb
von -100°C hoher als die zum Spalten des Gitters benotigte Bruchspannung. Eine
Verformung findet daher nicht mehr statt.

3.11Bruchmechanismen

In der Neuauflage des Stahl-Eisen-Prifblattes 1100 werden Briiche zuné&chst nach
den dominierenden Beanspruchungen, die zu ihrem Entstehen gefuihrt haben,
unterteilt. Dies sind mechanisch bedingte Risse, korrosionsbedingte Risse und
thermisch bedingte Risse [LAN97]. Im Rahmen dieser Arbeit sind nur die mechanisch
bedingten Risse und Briiche von Bedeutung.

Eine weitere Unterteilung dieser Briiche kann zunachst nach der Art der
Beanspruchung erfolgen. Daher werden die durch eine mafig rasche bis
schlagartige Beanspruchung hervorgerufenen Gewaltbriiche von den
Schwingungsbriichen unterschieden, die unter zyklischer Belastung auftreten.

3.11.1 Gewaltbriche

Die bei einer gewaltsamen Trennung des Materials hervorgerufenen Briiche lassen
sich den Gruppen Gleitbruch (Wabenbruch), Spaltbruch oder den Mischbriichen
zuordnen. Die Zuordnung wird an Hand der Verformungsvorgange vorgenommen
[VDEOS]. Bei den Gleitbrichen kommt es zu einem Abgleiten entlang der Ebenen mit
maximaler Schubspannung wogegen die Spaltbriiche praktisch verformungslos
durch eine Trennung des Werkstoffes senkrecht zur Hauptzugspannung erfolgen.

3.11.1.1 Spaltbriche

Transkristalline Spaltbrtiche

Der transkristalline Sprodbruch entsteht durch das Trennen von Kristallebenen (siehe
Abbildung 123 links) innerhalb eines Kornes. Bei diesen Ebenen handelt es sich um
die Ebenen mit der geringsten Oberflachenspannung (in krz-Gittern die {110}-
Ebenen). Die neuen Flachen werden als Spaltflachen bezeichnet. Metalle mit kfz-
Gitter brechen zwar makroskopisch spréode, mikroskopisch weisen diese
Bruchflachen jedoch immer (duktile) Gleitbriiche auf [RIE0O].
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Interkristalline Spaltriche

Diese Bruiche verlaufen entlang der Korngrenzen (siehe Abbildung 123 rechts). Sie
treten besonders dann auf, wenn der Zusammenhalt der Kérner (zum Beispiel durch
eine Ansammlung von Fremdatomen) herabgesetzt ist [RIEQQ].
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Abbildung 123: Bruchflache eines transkristallinen (links; 1.0045™° und eines interkristallinen
Bruches (rechts ;1.7147 bzw. 20MnCr5); Links sind die Spaltflachen der geteilten Kdrner zu
erkennen, rechts die freiliegenden Korngrenzen.

Neben den beiden reinen Formen treten bei Stéahlen haufig Bruchflachen auf, die
sowohl Anteile eines inter- wie auch eines transkristallinen Bruches haben.

3.11.1.2 Gleitbriiche

Bei dieser Bruchform entsteht wahrend des Bruches eine makroskopische, plastische
Verformung. Da dies immer in Richtung des Gleitsystems mit dem maximalen
Schmidfaktor geschieht, liegt zumindest ein Teil der Bruchflache meist unter 45° vor.
Neben der fur diese Bruchform typischen Einschniirung der Probe ist vor allem die
Bruchflache selbst charakteristisch (siehe Abbildung 124) und zeigt eine
Wabenstruktur [VDEOS].

v

RSN ~ 3 NF (0N A
D = 7mm Hochsp.=20.00 KV Vergr.= 1.00KX 10um Leibniz Uni Hannover
iWKMB45_Miue_MnS_x1000_5EI_1ﬂUnal A=SE1 ] Institut f. Werkstoffkunde

Abbildung 124: Bruchwaben einer duktilen Bruchflache mit harten Phasen auf dem Grund der
trichterférmigen Waben; (Hohlrad aus 1.7147 bzw. 20MnCr5)

119 Erithere Bezeichnung St 52 heute auch S355.
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Diese Waben entstehen, wenn sich der duktile Matrixwerkstoff verformt und die im
Werkstoff eingebetteten harten Komponenten in ihrer Form erhalten bleiben. Wenn in
den angrenzenden Kérnern die Aufnahmeféahigkeit fiir Versetzungen erreicht ist,
bilden sich HohlrAume um die sproden Einschliusse. Diese Hohlraume wachsen bei
weiterer Verformung an, was einer inneren Einschniirung entspricht [BARO7] und
scheren schlief3lich ab. Am Grunde der so entstandenen Waben sind in der REM-
Aufnahme die nichtmetallischen Einschlisse sichtbar (in Stahlen in der Regel Oxide
oder Karbide, in diesem Fall das mit 2 % Bruchdehnung flr einen Einschluss
vergleichsweise weiche Mangansulfid*?).

Zusatzlich beeinflusst auch der vorliegende Spannungszustand die auftretende
Bruchform. Dies lasst sich daran erkennen, dass die Aufnahmen des spréden
interkristallinen Bruches aus Abbildung 123 (rechts) und die Aufnahmen der duktilen
Bruchflache aus Abbildung 124 an ein und derselben Bruchflache gemacht wurden.

Ein einfaches Modell zur Beschreibung der Vorgange bei der Rissentstehung bei
gleichmafiger Beanspruchung beschreiben Berns und Theisen in [BERO6].
Abbildung 125 zeigt die moglichen mikrostrukturellen Ablaufe.

aufgerissene
Korngrenze

b gerissene KG-
Ausscheidung

10°
mm

Spaltung ‘

Abbildung 125: Schematische Darstellung mikrostruktureller Vorgénge bei der Rissentstehung.
In der Mitte des Kornes befindet sich eine Quelle, die auf Grund der durch o hervorgerufenen
Schubspannung t unter 45° Versetuzngen emittiert. Diese stauen an den Korngrenzen und
fuhren zu einer Spannungskonzentration. Dadurch kann entweder ein Anriss resultieren
(unten) oder ein Gleitvorgang im Nachbarkorn induziert werden (oben) [BEROG].

In der Mitte der Abbildung ist ein Korn skizziert, das eine Gleitrichtung unter 45°, also
im Bereich der maximalen Schubspannung hat und in dessen Mitte eine Quelle fir
Versetzungen existiert. Bei steigender Spannung wandern die Versetzungen und
werden an den Korngrenzen aufgestaut. Hier I6sen die so entstehenden
Spannungen im Nachbarkorn entweder eine Spaltung von (dinn mit Atomen
besetzten) Kristallebenen (den krz-Wrfelebenen) oder ein Abgleiten von
Kristallebenen (den dichtest gepackten Gleitebenen) aus.

" Das Ergebnis der zugehdrigen EDX-Messung fur den Einschluss im Krater oben rechts ist in

Abbildung 173 dargestellt.
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Da die ,Sprodigkeit“ eines Werkstoffs keine Materialkonstante ist sondern von
aul3eren Faktoren wie der Pruftemperatur, der Verformungsgeschwindigkeit und der
Art der Spannung abhangt, kann eine Probe Uber ihrem Querschnitt gleichzeitig
Anteile eines sproden und eines duktilen Bruches aufweisen. Diese Bruchform nennt
man ,Mischbruch® [BERO06].

Das Geflige beeinflusst ebenfalls die Lage der Ubergangstemperatur also die
Trennung zwischen duktilem und sprodem Bruch. Dies geschieht durch die Art und
Anzahl der verschiedenen harten Phasen, aber auch durch die Korngréf3e, da sich in
kleinen Kdrnern weniger Versetzungen aufstauen konnen und die maximalen
Spannungen an den Korngrenzen, also auch in den anderen Kérnern daher geringer
sind.

Die Abhangigkeit der Versagensmechanismen von der Ausbildung der harten
Phasen zeigt sich in den unterschiedlichen Werten bei der Brucheinschniirung von
Proben, die langs oder quer aus den Platinen entnommen werden. Da sowohl
oxidische als auch sulfidische Einschlisse (die praktisch immer existieren) in
Walzrichtung ausgewalzt werden und daher einmal quer und einmal langs zur
Beanspruchungsrichtung liegen (siehe Abbildung 126).

An den Karbiden entstehen in beiden Fallen HohlrAume unter 45° die mit steigenden
Spannungen weiter wachsen.

__ ke ke
langs quer

Suffide Oxide [-] sekundire Karbide

Abbildung 126: Skizze der Entstehung von Gleitbrichen in Abhéngigkeit der Probenentnahme-
und der Walzrichtung. Unter Belastung entstehen Poren zunachst an den nichtmetallischen
Einschliussen. In Langsproben reil3en die Sulfide in Segmente (links). Unter 45° werden an
kleinen Einschlissen weitere Poren erzeugt, die schlie3lich zusammenwachsen und
Makrorisse bilden. Querproben (rechts) bilden grofRere Hohlrdume mit entsprechender
Kerbwirkung, wodurch die Brucheinschntrung verringert wird [BERO6]

Sulfide in Langsrichtung reif3en zunachst in der Mitte und dann wieder in der Mitte
der neuen Segmente. An Sulfide in Querrichtung entstehen langere elliptische
Hohlraume mit groRerer Kerbwirkung, so dass die Brucheinschniirung bei
Querproben geringer ausfallt.

3.11.1.3 Schwingbrtiche

Die dynamischen Ermiudungs- bzw. Schwingungsbriiche lassen sich in die drei
Phasen Rissinitiierung, Rissfortschritt und Restbruch (Gewaltbruch) unterteilen.
Die Rissinitiierung kann mit dem in Abbildung 127 gezeigtem Modell erklart werden.
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Die wahrend der Phase der Verfestigung entstehenden Versetzungen bilden
(materialabhéangig) typische Anordnungen bzw. Versetzungsstrukturen. Wenn diese
Versetzungsstrukturen bei weiterer Verformung entlang ihrer Gleitebenen an die
Probenoberflache wandern, erzeugen sie dort Gleitlinien. Diese auf Grund ihrer
Bestandigkeit ,persistent genannten Gleitbander bilden in glatten Proben
makroskopische Ex- und Intrusionen, deren Kerbwirkung zunachst fur die Entstehung
anderer Gleitbander sorgt und anschliel3end Ausgangspunkt fur eine
makroskopische Rissbildung ist [HOROS].

1‘AF AF fAF TAF TAF
JVAF ‘AF AF AF

Abbildung 127: Modell der Rissentstehung an der Oberflache bei symmetrischen Zug-
/Druckwechseln [ROEO06]

Wahrend der Anriss unter 45° verlauft, findet die anschlie3ende Rissbildung bei
Dauerbrichen senkrecht zur Hauptspannung statt [ROE06, BER02] (siehe Abbildung
127). Die hierbei entstehende Bruchflache kann in den Bereich des Risswachstums
und die Restbruchflache unterschieden werden (siehe Abbildung 129 und Abbildung
130).
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Abbildung 128: Stadien der Rissausbreitung nach [ROEQ6]

Der Teil der Bruchflache, der wahrend der Phase des Bruchfortschritts entstanden
ist, zeigt zun&chst deutliche Rastlinien, die in Phasen entstehen, in denen sich der
Bruch auf Grund von niedrigen Belastungen tber einen langeren Zeitraum hin nicht
weiter ausbreitet. Diese Rastlinien verlaufen in der Regel konzentrisch um die
Anbruchstelle: Ihre Geometrie ist allerdings von der Art der Beanspruchung und der
Form der Kerbe, die zur Bruchentstehung fuhrt, abhéngig.
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Korngrenze

Restbruch Dauerbruch
(Gewaltbruch)

Schwingstreifen

Abbildung 129: Schematische Darstellung eines Dauerbruchs, links: Ubersicht mit Rastlinien
und Restbruch; rechts: Triplepunkt mit Schwingstreifen

Die reale Bruchflache in Abbildung 130 zeigt einen Dauerbruch, der unter einer
Biegewechselbelastung (in dieser Darstellung eine von rechts nach links
alternierende Belastung) an einer Anhangerkupplung aus 1.0045 bzw. S355
entstanden ist. Auffallig ist hier insbesondere die extrem schmale Restbruchflache
(dtinner, rauer Streifen in der Mitte der Probe). Sie ist ein Zeichen fur die starke
Uberdimensionierung des Bauteils, denn unter statischer Belastung hat es noch
gehalten, als nur noch dieser schmale Streifen intakt war.

Der Restbruch ist in der Regel ein Sprédbruch, der sich mit hohen
Geschwindigkeiten (bis zur Schallgeschwindigkeit des Materials) fortpflanzen kann
und in zwei Formen auftritt: interkristallin oder transkristallin. Der hier vorliegende
Restbruch verlauft transkristallin und ist vergrof3ert in Abbildung 123 (links)
dargestellt.

Abbildung 130: Stereomikroskopische Aufnahme einer gebrochenen Anhangerkupplung aus
1.0045; rechts und links: Rastlinien; Der schmale Streifen in der Mitte der Probe ist die
Restbruchflache.

Mikroskopisch sind zwischen den Rastlinien wesentlich feinere Schwingstreifen zu
erkennen (siehe Abbildung 131) aus deren Anzahl sich theoretisch auf die Zahl der
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ertragenen Lastzyklen schliel3en lief3e. Die Mechanismen, die zur Entstehung dieser
Schwingstreifen fihren, dhneln denen der Ausbildung von Ex- und Intrusionen bei
der Rissinitiierung.

D = 6mm Hochsp.=20.00 kV Vergr.= 5.00 K X 2pm Leibniz Uni Hannover
Melle_Schwlngstr_xSOOO_SE!_11.tllsignal A=SE1 Institut f. Werkstoffkunde

Abbildung 131: Schwingstreifen in der Bruchflache der in Abbildung 131 gezeigten
Anhéangerkupplung



Herstellung von Tiefziehteilen 141

4 Herstellung von Tiefziehteilen

Die ersten Techniken aus der Prozesskette zur Erzeugung von Bauteilen aus
modernen Feinblechen fur die Automobilindustrie befinden sich bereits seit 2000
Jahren in der Erprobung. Kein Wunder also, dass wir heute Uber so ausgezeichnete
Produkte verfligen.

4000 v.Chr.: Alteste bekannte Eisengegenstande*? (Agypten)

ab etwa 2000 v.Chr.: Hethiter in Kleinasien entwickeln Huttentechnik zur
Eisenerzeugung

etwa 1500 v. Chr. bis 1100 n. Chr.: Erschmelzung von Eisenerz in Europa in
Gruben oder kleinen Schachtéfen (,Renndfen®)

ab etwa 1300: Entkohlung des Eisens durch Luftzufuhr (,Frischen®); erste Hochofen,
die mit Holzkohle befeuert werden

ab etwa 1700: Verkohlung von Steinkohle zu Koks

1742: Herstellung von Gussstahl im Tiegelstahlverfahren durch Benjamin Huntsman.
Erstmals lasst sich Stahl in gréReren Mengen produzieren.

1784: Puddel-Verfahren ermdglicht die Herstellung von preiswertem Massenstahl.

1825: Die ,Stockton and Darlington Railway* wird die erste &ffentliche Eisenbahn*3.

1855: Henry Bessemer erhélt ein Patent fur ein Verfahren zur Stahlherstellung aus
siliziumreichem und phosphorarmem Roheisen (Bessemer-Verfahren).

1864: Pierre Emile Martin entwickelt mit Wilhelm und Friedrich Siemens das Siemens
Martin-Verfahren zur Stahlherstellung.

1876: Basisches Windfrischverfahren zur Stahlherstellung auch aus
phosphorreichem Roheisen durch Sidney Gilchrist Thomas und Percy G.
Gilchrist (auch , Thomas-Verfahren®).

1881 Erste Stahlschiffe, bei denen Spanten, Beplankung und Aufbauten komplett
aus Stahl sind, werden ausgeliefert.

1887-89: Aus 18.038 vorgefertigten Einzelteilen, die mit 2,5 Millionen Nieten gefligt
wurden, entsteht der 300 m hohe'* und 10.000 Tonnen schwere Eiffelturm.

1902: Erstes Fahrzeug eines namhaften Automobilherstellers mit einem
Pressstahlrahmen.

1904. Erste Elektrostahlherstellung durch Paul-Louis Heroult.

1912: Entdeckung des ,rostfreien” Stahls durch Benno Strauf3 und Eduard Maurer,
beides Mitarbeiter von Krupp.

1923: Inbetriebnahme der ersten Grol3presse fur Karosseriebleche.

1948: Die weltweit erste grol3technische Stranggussanlage fur Stahl geht beim
Breitenfelder Edelstahlwerk in der Steiermark in Betrieb.

1952: LD-Verfahren (Linz-Donawitz-Verfahren) zur Stahlherstellung, das die vorher
ublichen Siemens-Martin- und Thomas-Verfahren abldst und bis heute das
wichtigste Verfahren bleibt.

1961: Das Laserschweil3verfahren wird entwickelt.

1975: Oberflachenveredelte Feinbleche im Karosseriebau®*>.

2 Es handelt sich hierbei (z.B. einem Dolch aus der Grabkammer von Tut Ench Amun) nicht um ein

Produkt aus verhittetem Stahl sondern um Meteoriteneisen. Dies lasst sich in der Regel leicht an
seinem typischen Nickelgehalt und dem (nicht immer) auftretenden Widmanstéatten-Gefuge

nachweisen.
113

114
115

Sie setzte den Standard fur die als Normalspur bezeichnete Spurweite von 1435 mm.
Heute inklusive der Fernsehantenne 324 m hoch
Von ThyssenKrupp Stahl fir Porsche
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1980: Maligeschneiderte lasergeschweildte Feinblechplatinen, sogenannte Tailored
Blanks werden produziert'*°.

1982: Grol3serienméaliger Einsatz hoherfester Feinbleche fir die Fahrgastzelle bzw.
Strukturteile

1994: Gemeinsame Konzeptstudie UltraLight Steel Auto Body (ULSAB) von 35
Stahlblech-Herstellern aus 18 Landern, spater erganzt durch ULSAB AVC
(Advanced Vehicle Body)

2002: Stahlleichtbau Konzeptstudie Atlas

2003: Vorstellung der Konzeptstudie NewSteelbody (ThyssenKrupp)

2007: Stahlleichtbau Konzeptstudie Scalight
[BODO00, THY09, OVE08, KAM09, ENGO07, Wikipedia]

4.1 Stahlerzeugung

4.1.1 Hochofen

Die ersten Hochofen wurden vor etwa 700 Jahren aus den Rennfeuern entwickelt
und sind bis heute die wichtigste Methode zur Erzeugung von Roheisen aus Erz
[ENGO7]. Diese Erze werden zusammen mit dem aus Steinkohle hergestelltem
Koks'!’ und Kalk von oben in die 30-75m hohen Schachtéfen eingefiillt und sinken
wahrend der Reduktion des Erzes zu Eisen langsam nach unten.

Der hierzu benétigte Sauerstoff wird mit dem Abgas des Hochofens vorgewarmt und
von unten in den Ofen eingeblasen. Die Reduktion des Erzes geschieht am besten
indirekt.

Zunachst reagieren der Kohlenstoff des Koks mit dem Sauerstoff der eingeblasenen
Luft zu Kohlendioxid und anschlielend weiter oben im Ofen zu Kohlenmonoxid
[VDES852]. Dieses CO reduziert dann das Hamatit''® (Fe,03) zu Magnetit''® (Fes0,)
und dies anschlieBend zu Wiistit'?° (FeO) und dann zu fliissigem Eisen. Das
Roheisen hat noch einen Kohlenstoffgehalt von etwa 4 % bis 5 % und ist mit
Schwefel und Phosphor verunreinigt. Zuséatzlich enthélt das Roheisen bis 3 %
Silizium und bis 6 % Mangan. Wenn der Einfluss des Siliziums Gberwiegt, kommt es
zu einer grauen Erstarrung (C als Graphit), ansonsten zur Weil3erstarrung (C erstarrt
zu Fe3C). Die Entfernung der unerwiinschten Begleitstoffe geschieht im Konverter
[STAO09].

18 \yon ThyssenKrupp Stahl fiir Audi

7 Moderne Hochéfen bendtigen lediglich 480 kg Koks pro Tonne Roheisen, was praktisch nicht mehr
ist als die stochiometrisch bendétigte Menge. Dieser Wert lag 1950 noch bei etwa 1000 kg Koks
BESO09].

[18 Die Bezeichnung leitet sich von der Strichfarbe* bzw. der Farbe des Schleifwassers ab.

* Die Strichfarbe dient zur Bestimmung von Mineralien. Diese werden an eine raue weil3e
Porzellanflache gedriickt und dann daran entlang gerieben. Der Abrieb erscheint dann in einer
charakteristischen Farbe, die sehr verschieden von der Farbe des Minerals sein kann.

9 Magnetit ist ein stark (ferri)**magnetisches Mineral. Beim Unterschreiten der Curie-Temperatur von
578 °C richtet sich die Magnetisierung groéf3tenteils in Erdmagnetfeldrichtung aus. Auf diese Art wird
die Richtung des Erdmagnetfeldes zur Zeit der Kristallentstehung konserviert.

** Es bilden sich 2 magnetische Ausrichtungen im gleichen Kristall, die sich teilweise aufheben. Es
bleibt anders als beim Anti-Ferromagnetismus, wo die Aufhebung vollstandig ist, aber ein
resultierendes Feld zurick.

120 Benannt nach dem deutschen Eisenhiittenkundler und Grundungsdirektor des Kaiser-Wilhelm-
Instituts fur Eisenforschung Fritz Wiist (1860-1938).
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4.1.2 Elektrostahlverfahren

Neben dem Hochofen kdnnen auch Lichtbogen- oder Induktionsdfen eingesetzt
werden, um flissigen Stahl, von deutlich héherer Qualitat als Roheisen, aus Schrott
zu erzeugen. Der Anteil dieses Verfahrens an der Gesamtproduktion hat in den
letzten 20 Jahren kontinuierlich zugenommen und liegt heute bei etwa 30 % [BES09].

4.1.3 Konverter

Die Aufgabe des Konverters ist es, den Uberschissigen, im Roheisen enthaltenen,
Kohlenstoff durch Reduktion mit Sauerstoff zu verbrennen [VDE852]. Aul3erdem
sollen die unerwinschten Begleitelemente Schwefel und Phosphor aus der
Schmelze entfernt werden [KALO9]. In der Regel werden dazu heute ausschlief3lich
verschiedene Varianten des Linz-Donawitz- oder LD-Verfahrens*?! eingesetzt, bei
denen der Sauerstoff durch eine gekthlte Lanze auf das Schmelzbad im Konverter
geblasen wird [STAQ9]. Gleichzeitig konnen inerte Gase durch den Tiegelboden in
die Schmelze geblasen werden. Da die Desoxidation des Roheisens ein exothermer
Prozess ist, muss zur Kiihlung, in die typischerweise 200-300 Tonnen fassenden
Tiegel, mindestens 14 % Schrott zugegeben werden.'?? Die etwa gleiche Menge des
Roheisens wird an dieser Stelle zu Staub, von dem der gréf3te Teil aufgefangen und
im Hochofen wieder dem Prozess zugefuhrt wird.

4.1.4 Sekundarmetallurgie

Die Pfannen- oder Sekundarmetallurgie dient zur weiteren Entfernung unerwinschter
Begleitelemente und zur Einstellung des gewtinschten Legierungsgehaltes durch
Zugabe verschiedener Legierungselemente. Insbesondere zur Erzielung der bei
verschiedenen Tiefziehstahlen bendétigten extrem niedrigen Kohlenstoffgehalte wird
hier eine Vakuumbehandlung der Schmelze vorgenommen [KALQ9].

4.2 Halbzeugfertigung

Mit Ausnahme verschiedener hochmanganhaltiger Werkstoffe wird das Vormaterial
fur die Erzeugung von Flachprodukten zunédchst im Strangguss erzeugt. Die zu
verarbeitende Schmelze wird nach der Desoxidation, Entgasung und der exakten
Zusammenstellung der Legierung in eine gekuhlte Kupferkokille mit einer Breite von
etwa 2,2 m und einer Dicke von 0,2 m (bis 0,4 m) gegossen (siehe Abbildung 132). In
der relativ kurzen Kokille erstarrt zunachst eine stabile Randschale, wahrend der
Kern des Stranges noch bis zu 25 m weit fllissig bleibt. Trotzdem kann der Strang
kontinuierlich aus der Kokille abgezogen werden. Nach der Primarkihlung in der
Kokille erfolgt eine sekundare Kiuhlung durch das Aufspritzen von Wasser bei
gleichzeitiger zyklischer Verformung des Strangs durch die Rollen des Gerustes. Bei
der weiteren Forderung wird der Strang in die Horizontale gebogen. Ist er komplett
erstarrt, wird er von einer fliegenden Sage mit Schneidbrennern in etwa 12m lange
Brammen geteilt [STAQ9].

Diese werden oft nicht direkt weiterverarbeitet, so dass sie nach der Lagerung
zunachst in einem Durchstof3ofen wieder auf etwa 1250 °C erwarmt werden mussen.

21 Benannt nach den Standorten Linz und Donawitz der Gsterreichischen Unternehmen VOEST und

AIJoine Montan — beide inzwischen fusioniert zur Voestalpine — die dieses Verfahren entwickelten.
122 Dies ist einer der Griinde, warum im Zuge einer erhoéhten Stahlnachfrage auch zwangslaufig die
Schrottpreise angestiegen sind.
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Bei dieser Temperatur lassen sich beim anschlieRenden Warmwalzen grol3e
Dickenabnahmen mit relativ geringem Kraftaufwand realisieren, wobei ein relativ
grobes Austenitkorn in Kauf genommen werden muss [BLEO4]. Eine neuere
Entwicklung im Bereich der Brammenerwarmung sind die Hubbalkendfen. In diesen
Systemen kdnnen die Brammen besser gelagert werden, so dass sie weniger kalte
Stellen oder Beschadigungen aufweisen. Gleichzeitig kann durch die Nutzung von
Abgasen zum Vorheizen Energie eingespart werden [SHE09].

1 Pfanne

2 Pfannenturm

3 Tundish

4 Kokille (mit Primarkuhlung)
5 Strangfuhrungssystem (mit Sekundarkuhlung)
6 Strang ‘ i
7 Auslaufrollengang | J ' \] 3
8 Mitlaufende Schere (Brennschneider) | : -

9 Bramme |

DD I

Abbildung 132: Schematsiche Darstellung einer Stranggussanlage mit gerader Kokille und
gebogenem Strang (Quelle: Salzgitter AG)

Die beschriebene Stranggusstechnik hat sowohl anlagentechnische als auch
energetische Nachteile. Aus diesem Grund gibt es seit geraumer Zeit Bestrebungen,
diese Technik durch Verfahren zu ersetzen, die weniger hohe Investitionskosten
haben und die auf Grund der Fertigung von dinnerem Ausgangsmaterial auch
erhebliche Einsparungen beim Betrieb der Anlage ermdglichen.
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Warmband Kaltband Energie-

= Vorstralle einsparung
Brammen- 200-250 mm Warmbandstrasse
Strangguss 'i';'-m @_@
(] 01616161618}

Hubbalkenofen

Dinnbrammen- % 15-50 mm Fertigstralle
St

rangguss 45%
BandgieRen (DSC) 3%
BandgieRen 13 rI;%tlgstrarSe
(Twin-roll-casting) @9 .

o oEly *”

Abbildung 133: Vergleich der Warmbanderzeugungsrouten; links: Bezeichnung; Mitte:
schematische Prozesskette; rechts: Energieeinsparung [BENOS]

Die derzeit in der Erprobung befindlichen Alternativen zum Strangguss zeigt
Abbildung 133. Es sind das DinnbrammengiefRen, das Direct Strip Casting und das
Dunnbandgiel3en, die in dieser Reihenfolge abnehmende Dicken der gegossenen
Halbzeuge haben und damit einhergehend ein wachsendes
Energieeinsparungspotential.

Das Dunnbrammengiel3en stellt eine Weiterentwicklung des konventionellen
StranggiefRens mit nach wie vor stationaren bzw. oszillierenden Kokillen dar. Es
werden Brammendicken von 50-90 mm gegossen. Eine weitere Reduzierung der
Strangdicke kann unterhalb der Kokille durch Anstellen einzelner Stitzrollen
erfolgen. Die Brammen werden direkt aus der Giel3hitze weiterverarbeitet.

Das am haufigsten eingesetzte Verfahren zum Dinnbrammengiel3en ist das
CSP-Verfahren?® der SMS Demag AG. Mit diesem Verfahren werden derzeit auf 29
Anlagen etwa 10 % der weltweiten Produktion von Warmband erzeugt [KRI09].

Die durcherstarrten Brammen werden auf Lange geschnitten und direkt aus der
Giel3hitze einem Rollenherdofen zugefiihrt, wo sie auf Walztemperatur erwarmt
werden. Uber eine Entzunderungseinrichtung laufen die Brammen aus dem Ofen in
ein mehrgerustiges Warmwalzwerk ein. Das ausgewalzte Band gelangt dann Gber
eine Kuhlstrecke in die Haspelanlage und wird dort aufgecoilt [KRAO03]. Im Vergleich
zum konventionellen Strangguss lassen sich Energieeinsparungen von etwa 40 %
realisieren [SCHAO05]. Diese Einsparungen beziehen sich neben der Energie
natdrlich auch immer auf den CO,-Ausstol3.

Durch eine zweistufige Abkihlung auf dem Rollgang kénnen auch beim CSP
Temperaturzyklen gefahren werden, wie sie zur Fertigung von Mehrphasenstéhlen
gebraucht werden. FUr Dualphasenstahle ist dies Stand der Technik, wahrend sich
die Verfahren zur Fertigung anderer Giten, wie zum Beispiel TRIP-Stahl noch in der
Entwicklung befinden. Als problematisch erweist sich unter anderem, dass auch am
Rand der Brammen die Temperatur Giber 1050 °C gehalten werden muss, damit es
nicht zur Ausscheidung von Niob-Carbiden oder Nitriden kommt [KRI09].

123 Compact Strip Production (CSP)
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4.2.1 Bandgiel3en

Eine Mdglichkeit die bendtigte Energie pro Tonne Band auf unter 900 MJ und damit
im Vergleich zum Strangguss auf etwa ein Viertel zu reduzieren, bietet das
Dunnbandgiel3en.

Diese Gruppe der Fertigungsverfahren umfasst eine Vielzahl von
Verfahrensvarianten, bei denen entweder auf oder zwischen Rollen oder auf Bander,
also im Gegensatz zum Strangguss auf bewegliche Kokillen gegossen wird. Zu den
wichtigsten Verfahren gehort das Strip Casting, bei dem zwischen zwei gegenlaufig
rotierende Rollen gegossen wird, auf deren Oberflache die Schmelze rasch erstarrt
(siehe Abbildung 134).

Q_j__): Tiegel
(éi’ T Tundish

Dise

Seitenabdichtung

Walzen

Band

Abbildung 134: Prinzipdarstellung eines Strip Caster (Quelle: Kawasaki Steel)

Der zwischen den Giel3rollen entstehende Sumpf wird an den Rollenflanken von
keramischen Seitenplatten abgedichtet. Um ein Erstarren der Schmelze an den
Seitenplatten zu verhindern, werden diese in der Regel beheizt.

Unter der Vielzahl méglicher Kombinationen in der Anordnung der Giel3rollen
zueinander haben sich zwei Verfahrensprinzipien fur das Bandgief3en nach dem
Zweirollenverfahren durchgesetzt: Das horizontale und das vertikale Bandgiel3en
[SHI91]. Wéahrend das horizontale BandgielRen vor allem in der Aluminiumindustrie
zum Einsatz kommt [EDM98, SANO01] wird das vertikale Bandgiel3en vor allem in der
Stahlindustrie eingesetzt.

Eine der ersten grol3technischen Anlagen dieses Typs nutzt die ThyssenKrupp AG in
Krefeld zur Erzeugung von Produkten der Kategorie ,Stainless Steel (siehe
Abbildung 135).
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Abbildung 135: Bandgussanlage nach dem Strip-Casting-Prinzip bei ThyssenKrupp in Krefeld
(Quelle: ThyssenKrupp)

Mit einer ahnlichen Anlagentechnologie, dem ,Caststrip Process®, bei dem es sich
ebenfalls um eine Twin-Roll-Technik handelt, fertigt Nucor seit 2002 noch wesentlich
dinnere Bleche mit Dicken von 0,8 mm bis 1,5 mm [MAHO08].

Ein anderer deutscher Stahlhersteller, die Salzgitter Flachstahl AG favorisiert mit

dem Direct Strip Casting eine andere Variante zur Fertigung von Bandern (siehe
Abbildung 136).

Tiegel

J \Walzstation

Prlmarkuhlung Sekundarkuhlung

Schutzgasabdeckung (Ar, Ar / CO,)

Kuhlstrecke Coiler
]

Abbildung 136: Prinzip des Direct Strip Casting (DSC) (Salzgitter AG) [SCHAQ5]

Bei dieser Technik wird aus dem Ofen Uber einen Tundish die Schmelze direkt auf
ein stark gekuhltes, rotierendes Stahlband gegossen. Dieses Band durchlauft die
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primére und sekundare Kiihlung unter Schutzgas (Ar/CO»)*** und wird anschlieBend

direkt dem Warmwalzprozess Uibergeben. In der Walzstral3e, die aus drei bis vier
Gerusten besteht, werden die Bander von ihrer Ausgangsdicke, die zwischen
10 mm bis 15mm liegt, um 60 % bis 70 % auf das Endmalf3 reduziert. Neben den
bereits beschriebenen energetischen Vorteilen bietet diese Anlagentechnik auch eine
Reihe metallurgischer Vorteile, die insbesondere bei der Verarbeitung hoch
manganhaltiger Schmelzen zum Tragen kommen.
Diese sind:

- keine Reaktion der Schmelze mit dem Giel3pulver (da keines bendtigt wird)

- kein Kleben an der Kokillenwand

- keine Makroseigerungen

- keine unerwinschte Oxidation der Oberflache auf Grund der Schutzgase

- kein Auftreten von Biegekraften (wie beim Strangguss mit Umlenkung)

Durch die reduzierte Oxidation der Oberflache kénnen gré3ere Mengen der
ansonsten als kritisch angesehenen Begleitelemente wie Kupfer und Zinn toleriert
werden, was dazu fuhrt, dass prozentual grol3ere Anteile von in der Regel
verunreinigtem Schrott eingesetzt werden kénnen. Denn die bei anderen Verfahren
zu beobachtende Rissausbildung an der Oberflache, durch die Anreicherung des
Kupfers auf Grund einer selektiven Korrosion, entfallt.

Mit diesem Verfahren kdnnen auch hochmanganhaltige Schmelzen vergossen
werden, was den Einsatz von FeMn-Legierungen erméglicht [SCHAO5].

4.2.2 Warmbandstralle

Nach der Erwarmung werden die Brammen in die Warmbandstrale eingeleitet.
Erster Prozessschritt ist hier die Entfernung des Zunders im Zunderwascher.
Anschliel3end kann bei modernen Warmbandstraf3en zunachst in einer Stauchpresse
die Breite der Brammen um bis zu 150 mm reduziert werden, um sie den
Kundenwlnschen anzupassen und die Ausbringung der Stranggussanlage zu
verbessern [SHE09].

Die ersten Walzschritte erfolgen in einem Reversiergeriist'?. Hierbei wird die
Bramme vorwarts und rickwarts durch das Gerlst gewalzt, wobei nach jedem
Walzstich die Hohe des Walzspaltes verringert wird. So wird die Bramme von

250 mm Dicke auf etwa 20 mm bis 35 mm in weniger als 10 Stichen heruntergewalzt.
Wie bei allen nachfolgenden Walzschritten in der Warm- und Kaltwalzstral3e
verandert sich auf Grund der Reibbedingungen im Walzspalt die Breite der Bramme
bzw. des Bandes nicht mehr.

124 Die leichte Oxidation der Bandoberflache durch das CO, vergroRert die Emissivitat der

Bandoberflache und tragt so zu einer verbesserten Kiihlung bei.
125 Reversieren = vor- und zuriickwendend



Herstellung von Tiefziehteilen 149

1 13 Auslaufrollengang / Bandkiihlung
2 14 Unterflurhaspel
15 Coilquertransport
f 16 Coillangstransport
5 17 Rohbundwaage
18-19 Muldenhubbalken
20 Schopf und Probenschere
21-22 Coilumreifung
23 Fertigbundwaage

18

1 Vorbrammenzufuhrrollgang -,
2 Entbartungsanlage 8
3-5 Wéarmofen

6 Abgaswarmenutzung

7 Presswasserentzunderung

8 Brammenstauchpresse

9 Vorstralle

10 Zopfschere

11 Presswasserentzunderung 13
12 Fertigstaffel

Abbildung 137: Anlagenplan einer Warmbreitbandstraf3e [SALO08]

In der Folge wird die Bramme in 6 bis 8 Walzgeristen ohne Zwischenerwarmung auf
Blechdicken von 1,5 mm bis 13 mm heruntergewalzt. Danach durchlauft das Band
eine Kuhlstrecke auf dem Auslaufrollengang und wird anschlie3end aufgehaspelt.
Die Beeinflussung der Bandtemperatur Gber den gesamten Warmwalzvorgang,
insbesondere aber auf dem Rollengang und in der Coilbox, bestimmt die Ausbildung
der gewinschten Gefligebestandteile im Blech. Diese Temperaturfihrung ist daher
fur die Fertigung von Mehrphasenstéhlen ein sehr wichtiger Prozessschritt (siehe
Abbildung 138) [SHEOQ9].
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Abbildung 138: Temperaturen der Prozessschritte Vorwalzen, Fertigwalzen und Haspeln bei
verschiedenen Strategien der Warmbandfertigung [BERO06]

Die ungefahren Walz- und Haspeltemperaturen fir konventionelles und
normalisierendes Walzen sowie thermo-mechanisches Walzen sind in

Abbildung 138 dargestellt. Beim konventionellen Walzen muss ein Normalglihen
angeschlossen werden.

Beim normalisierenden Walzen kommt es durch die Absenkung der
Walzendtemperatur auf einen Wert knapp oberhalb der
Rekristallisationsstopptemperatur des Austenits zu einer Rekristallisation des
Austenits, bevor er umwandelt, wodurch eine Kornfeinung erreicht wird [BERO6]. Es
entsteht eine feinpolygonale Austenitstruktur, die nach der Phasenumwandlung zu
einem Ferritgeflige fuhrt, das dem normalgeglihten Geflige entspricht.

Beim thermo-mechanischen Walzen findet diese Rekristallisation nicht statt. Eine
gleichzeitige Verbesserung der Festigkeit und der Verformbarkeit wird hier durch die
legierungsbedingte Struktur und die Abkuhlungsbedingungen des Austenits erreicht.
Eine besondere Rolle bei diesem Vorgang spielen die Mikrolegierungselemente®?®
und die Verschiebung der y—a—Umwandlung zu niedrigeren Temperaturen durch
Mangan.

Neben Kalzium zur Kontrolle nichtmetallischer Einschliisse und dem zur Kornfeinung
klassischen Mikrolegierungselement Aluminium sind vor allem die Karbid- und
Nitridbildner Titan, Niob und Vanadium von grof3em Interesse. Da die Wirkungsweise
dieser Mikrolegierungselemente auf einer Ausscheidung wahrend der Umformung
beruht, missen sie zunachst vollstéandig im Mischkristall in Lésung gebracht werden
[BLEOA4].

Die prinzipiellen Mechanismen zur Festigkeitssteigerung sind die Kornfeinung und
die Aushartung, wobei nur die Kornfeinung gleichzeitig die Duktilitat erhdht.

126 Legierungselemente zur Verbesserung der mechanisch-technologischen Eigenschaften mit

weniger als 0,1 % Anteil [BLEO4]
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Titan bildet stabile Nitride, die das Austenitkornwachstum im Stol3ofen verzdgern.
Zusatzlich bindet es Stickstoff ab, was zum einen die Zahigkeit verbessert und zum
anderen dafur sorgt, dass statt groben Nb(C, N)- die feineren und daher
wirkungsvolleren NbC-Ausscheidungen entstehen.

Niob verhindert das Wachstum der Austenitkérner im Stof3ofen, verzdgert die
Rekristallisation wahrend des Walzens und fuhrt zu einem Absenken der
Umwandlungstemperatur, was sich kornfeinend auswirkt. Aul3erdem ist es auf Grund
der feinen Niobkarbide stark festigkeitssteigernd.

Vanadium scheidet sich nicht im Austenit sondern vollstandig wahrend oder nach der
y—o—Umwandlung, also feiner und koharent aus.

4.2.3 Kaltwalzen

Sollen noch dinnere Bleche erzeugt werden, wird an das Warmwalzen ein
Kaltwalzen angeschlossen.

Hier wird das Band auf seine endgultige Dicke von 0,6 mm bis 1,5 mm
heruntergewalzt (siehe Abbildung 139).

Dem eigentlichen Walzprozess ist aber zunachst ein Beizen zum Entfernen der
Zunderschichten mittels Saurebehandlung (zum Beispiel Salzséaure) vorgeschaltet.
Hierbei werden in der Regel zwei unterschiedliche Beizanlagen unterschieden. Wenn
die Coils problemlos zu Endlosbandern verschweil3t werden kénnen, durchlaufen sie
die sogenannte Kontibeize. Ist das nicht mdglich werden die Coils einzeln in der
Schubbeize gereinigt [SHE09].

NG N M E 5 1) Schutzbeize
| =5 R 2) Kontibeize
\ %EEQQ\/‘, Q$E . {’ 3) TandemstraRe
; . !E "N ‘ E ‘ 4) Glitherei
N 5) Dressierstrale
S 6) Collinie

L \\;/ 2 |
5 i %
| ) ff’/
*{\\ \Q %
2 < >
> % ((/‘/ ‘
1 V\:‘:\\\_‘
.~ Y

Abbildung 139: Ubersicht Kaltwalzwerk [SALO8]
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Anschlie3end laufen die Bander in das Kaltwalzwerk ein. In der Regel werden heute
kontinuierlich betriebene Tandemwalzstral3en eingesetzt, bei denen mehrere
Walzpaare in relativ dichtem Abstand aufeinander folgen. Jede Walze hat
entsprechend der mit der Dickenabnahme des Bleches korrelierten Langenénderung
eine hohere Geschwindigkeit als die vorhergehende.

Der Durchmesser der Arbeitswalzen hangt von der Dicke des zu walzenden Bleches
ab und ist daher bei der Herstellung von Feinblechen nach oben begrenzt. Da fir die
Verformung des kalten Stahls groRe Umformkrafte erforderlich sind, wirden sich
diese Walzen durchbiegen und die Bleche waren in der Mitte dicker als am Rand.
Um dies zu vermeiden, werden Stutzwalzen verwendet. Je nach der Anzahl der
Stutzwalzen unterscheidet man zwischen Duo-, Quatro- oder Sextrowalzen.

Alternativ zum kontinuierlichen Tandem-Prozess kdnnen auch Reversiergeriste
eingesetzt werden. Diese bestehen aus einer einzigen Walzstation, die das Blech
mehrfach in beiden Richtungen (reversierend) durchlauft. Diese Walzgeruste mit bis
zu 18 Stutzwalzen [GRUQ9] haben eine grolRere Flexibilitat und kénnen gré3ere
Krafte aufbringen.

Da dieser Umformprozess weit unter der Rekristallisationstemperatur stattfindet,
kommt es beim Kaltwalzen zu einer starken Ausbildung von Kaltverfestigungen und
Texturen im Blech. Typische industrielle Kaltwalzgrade liegen zwischen 50 % und
85 % [BLEO4]. Da diese Bleche so nicht weiter verformt werden kénnten, werden sie
nach dem Kaltwalzen in Haubenéfen oder in einer Durchlaufgliihanlage einer
Gluhbehandlung unterzogen.

4.2.4 Gluhen

Das Ziel dieser Gluhbehandlung ist es das stark verformte und texturierte Gefiige
durch eine Rekristallisation neu auszubilden. Dieser Effekt wird durch das Erwarmen,
Halten und ein erstes Abkuhlen erreicht, wobei die Parameter dieses Teils der
Gluhbehandlung die spatere Korngrofie festlegen. Lange Glihzeiten und hohe
Temperaturen fihren zu nicht gewollten grof3en Kérnern.

Um die Rekristallisation zu beschleunigen, wird 50 °C oberhalb der minimalen
Rekristallisationstemperatur gegliht, diese entspricht 620 °C bis 700 °C im
Haubenofen oder 700 °C bis 850 °C im Durchlaufofen. Im Gegensatz zum
Normalglihen wird also nicht die Phasenumwandlung a—y—a. zur Kornneubildung
genutzt, sondern Kornneubildung durch Keimbildung und Wachstum. (Wenn die
Kaltwalzgrade nicht so hoch sind, dass eine Rekristallisation méglich oder sinnvoll
ist, kann bei ca. 300 °C ein Erholungsglihen zum Abbau der Spannungen
durchgefiihrt werden [BLEO4].)

Der zweite Teil der Glihbehandlung beginnt mit einem Schnellabkihlen und dem
anschlieRenden Uberaltern. Ziel dieses Teils der Glilhbehandlung ist es, die Form
der Karbidausscheidung und den verbleibenden Gehalt des im Gitter gelésten
Kohlenstoffs einzustellen.

Dieser Kohlenstoff scheidet sich nach Ende der Glihbehandlung langsam aus und
fuhrt zu einer Alterung der Bleche. Ist diese nicht erwiinscht, kann langer Uberaltert
werden, um den Kohlenstoff komplett in, dann allerdings relativ gro3en, die Festigkeit
nicht steigernden, Karbiden auszuscheiden.
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Wenn allerdings spater ein Bake-Hardeningeffekt ausgenutzt werden soll, muss ein
Teil des Kohlenstoffs im Gitter belassen werden, damit dieser beim Einbrennen des
Lacks Cottrell-Wolken bilden kann [BLEO4].

Wenn nach dem Gluhen eine schnelle Abkiihlung vorgenommen werden kann,
kommt es zu einer starkeren Unterkihlung des Gefliges und der Kohlenstoff scheidet
sich anschlie3end schneller und fein verteilt im gesamten Geflige aus. Dieser Effekt
bringt die besten Festigkeiten.

Haubengilihverfahren Durchlaufglihverfahren
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Abbildung 140: Schematische Gluhzyklen beim Haubenglihen (links) mit langsamer
Erwarmung und niedrigerer Gluhtemperatur und beim Durchlaufglihen (rechts) [BLEO4]

Die Unterschiede zwischen Hauben- und Durchlaufgliihen zeigt Abbildung 140.
Wegen der Gefahr des Verschweil3ens der einzelnen Windungen des Coils durch
Diffusion kann im Haubenglihofen keine Temperatur oberhalb von 700 °C realisiert
werden und auch ein schnelles Abklhlen kann erst bei 150 °C beginnen, wenn die
Haube angehoben werden kann.

Auf Grund der héheren Temperaturen kénnen fir das Durchlaufglihen viel kiirzere
Zeiten realisiert werden und auf Grund der mdglichen Unterkihlung in der ersten
Abkuhlphase kann der Kohlenstoff in feinen, gleichmafiig tber das gesamte Geflige
verteilten Karbiden ausgeschieden werden.

4.2.5 Verzinken

Praktisch alle im Bereich der Karosserie verbauten Bleche werden zum Schutz vor
Korrosion verzinkt [STA09]. Die aufgebrachte Schutzschicht hat zum einen den
Vorteil, auf Grund ihrer, sich im Gegensatz zum Rost, geschlossen ausbildenden
Oxidschicht keinen Sauerstoff an den Grundwerkstoff zu lassen und so den
Oxidationsvorgang zu stoppen; zum anderen ist Zink unedler als Stahl und dient bei
einer Verletzung der Zinkschicht durch Kratzer, Abkantungen oder Schweif3nahte als
Opferanode und verhindert auch dann noch die Korrosion der Stahlbleche [VDE852].
Zu beachten ist allerdings, dass Zinkschichten beim thermischen Fugen verdampfen.
Die hierbei entstehenden Gase durfen nicht in das Schmelzbad gelangen, da sie
sonst Poren in der Schweil3naht bilden.

Es kommen heute zur Verzinkung von Blechen meist die Feuerverzinkung
(Schmelztauchverzinkung) oder die galvanische (elektrolytische) Verzinkung zum
Einsatz. Unter Feuerverzinkung versteht man das Uberziehen von Stahlteilen mit
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einem massiven, metallischen Zinkliberzug durch Eintauchen der vorgewarmten
Stahlteile in eine Schmelze aus flissigem Zink, dessen Temperatur bei zirka 450 °C
liegt. Dies kann in einer kontinuierlichen Bandverzinkung oder durch Stickverzinken
erfolgen.

Bei der galvanischen Verzinkung werden die Werksticke nicht in eine Zinkschmelze,
sondern in ein Zinkbad eingetaucht. Das ionisierte Zink wird durch das Anlegen einer
Spannung zum Werkstoff transportiert.

Beide Verfahren konnen einseitig, beidseitig gleichmalig oder mit unterschiedlich
starkem Materialauftrag auf beiden Seiten betrieben werden. Damit sich beim
Feuerverzinken nicht zu dicke, sprode intermetallische Phasen aus Zink und Eisen
bilden, die bei einer Umformung zum Abplatzen der Zinkschicht fihren kénnten, wird
dem Zinkbad Aluminium zugegeben [VDE852]. Bereits verzinkte Bleche kdnnen nicht
haubengegliht werden.

Neue Entwicklungen im Bereich der Feuerverzinkung beziehen sich auf die
Substitution des Zinkbades durch Anlagen, in denen das flissige Zink mit Hilfe von
Wirbelstromen in einem offenen, senkrechten Spalt gehalten wird.

Zum Schutz von Blechguten, die bei h6heren Temperaturen im austenitischen
Zustand umgeformt werden, sind Zinkschichten praktisch nicht geeignet, da sie beim
Erwarmen fast vollstandig verdampfen. In diesem Fall kénnen Aluminiumschichten
eingesetzt werden.

4.2.6 Nachwalzen

Beim Nachwalzen (Dressieren) wird nach dem rekristallisierenden Glihen noch ein
abschlielRender Walzstich mit einer Umformung von weniger als 3% [STAQ9]
angeschlossen. Ziel dieses Vorgangs ist es, die Bleche bereits beim Walzen
plastisch zu verformen, um Streckgrenzenerscheinungen und die hieraus
resultierenden Flie3figuren beim spateren Tiefziehen zu verhindern. Eine leichte
Abnahme des n-Wertes wird dazu in Kauf genommen. Metallurgisch begrtindet sich
dieser Effekt in der Erzeugung neuer — im Gegensatz zu den bereits vorhandenen —
nicht durch interstitiell geléste Atome blockierten Versetzungen (siehe Cottrell-
Wolken). Beim Erreichen der FlieRspannung muissen sich diese Versetzungen nicht
losreil3en, es gibt also keine Streckgrenze bzw. Lidersdehnung und daher keine
FlieBmuster auf den Blechen.

Da sich an diese Versetzungen mit der Zeit aber doch geléste Atome anlagern
(Reckalterung) sollten die Bleche nach dem Dressieren nur kurz und méglichst kihl
gelagert werden [VDE852, GOTO07, DAH981, RIEQQ].

Gleichzeitig wird beim Nachwalzen eine definierte Rauheit oder ein bestimmtes
Muster in die Bleche eingepragt. Diese Muster bestimmen maf3geblich die bei der
Umformung der Bleche vorherrschenden Reibbedingungen [SHEOQ9].

Neben dem Shot-Blast-Texturing, dem in der Regel eingesetzten Aufrauen durch
Strahlen mit Granulat, wird heute verstarkt das Electric-Discharge-Texturing
eingesetzt. Bei diesen Verfahren wird zwischen der Walze und einer Elektrode eine
Spannung angelegt und es kommt zu Verdampfungen in der Walzenoberflache. Die
so zu erreichenden Rauheiten sind gleichmaRiger und verfiigen tiber mehr Spitzen.
Da auch die Olaufnahme gesteigert wird, wirkt sich dieses Verfahren positiv auf den
Umformprozess aus [BODOO].

Nach dem Dressieren werden die inzwischen mehrere Kilometer langen Béander zu
Coils aufgehaspelt oder zu Platinen geschnitten.
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Ein Uberblick tiber die gesamte Prozesskette zur Fertigung von verzinkten
Feinblechen zeigt Abbildung 141. Eine Zusammenfassung der unterschiedlichen

Einflisse der verschiedenen Fertigungsschritte auf das Endergebnis ist in Tabelle 10

gegeben.
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Abbildung 141: Entstehung kaltgewalzter Feinbleche im integrierten Huttenwerk; links:
Prozess; Mitte: Anlagenskizze; rechts: Produkt des jeweiligen Prozessschrittes [THYO0O]

Die wichtigsten Zusammenhange zwischen den Fertigungsschritten im Stahlwerk,

.m.

—

Roheisen

Rohstahl

Brammen

Warmband

gebeiztes
Warmband

kaltgewalztes
Feinblech (walzhart)

oberflachenveredeltes
Feinblech

kaltgewalztes
Feinblech (gegliht)

kaltgewalztes
Feinblech (gegliht)

kaltgewalztes

Feinblech (unbeschichtet)

oberflachenveredeltes

Feinblech (elektrolytisch

beschichtet)

deren Einflussgréf3en und der resultierenden Gefligeausbildung sind in Tabelle 10

farblich unterlegt.
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Tabelle 10: Einfluss der Erzeugungsschritte auf die Gebrauchseigenschaften von
kaltgewalztem Feinblech in Anlehnung an [THYO0OQ]

Produktionsbereich
Erzeugungsschritt

Wichtige Einflussgré3en

Beeinflussende Eigenschaft

Stahlwerk
- Erschmelzung
- Vakuunbehandlung
- VergieRen zu Brammen

- Chem. Zusammensetzung
- Reinheitsgrad

- Mechanische Eigenschaften
- Umformbarkeit, Anisotropie
- Schweil3barkeit

- Oberflachenqualitat

Warmwalzwerk
- Erwarmen der Brammen

- Temperatur und
Verweilzeit im

- Gefligeausbildung
- Zweitphasenausscheidung

- Walzen des Warmbandes Brammenofen - Textur und Anisotropie
auf Dicke und Breite - Endwalztemperatur - Oberflachenqualitat
- Gesteuerte Abkuihlung auf - Abkuhlgeschwindigkeit
dem Rollgang - Haspeltemperatur
- Aufwickeln zum Coll
Kaltwalzwerk - Kaltwalzgrad - Mech. Eigenschaften,

- Beizen des Warmbandes

- Kaltwalzen auf die
geforderte Blechdicke

- Glihen

- Nachwalzen

- Inspizieren

- Eindlen, Besaumen

- Aufwickeln zum Coil oder
Zerteilen zu Tafeln

- Gluhart

- Temperatur, Glih und
Abkuhlzeiten

- Nachwalzgrad

- Rauheit und Spitzen der
Walzen

- Olauftrag

Umformbarkeit,
Streckgrenzenausbildung

- Gefligeausbildung

- Zweitphasenausscheidungen

- Rauheit und Spitzen,
Tribologie

- Textur und Anisotropie

- Oberflachenqualitat

- Bandsauberkeit

- Phosphatier- und Lackierbarkeit

- Korrosionsbestandigkeit

Feuerverzinkung
- Bandreinigung
- Gluhen
- Beschichten,
Galvanisieren
- Oberflachennachbehandl.
- Nachwalzen
- Inspizieren
- Einélen, Besaumen
- Aufwickeln zum Coil

- Reinigungsparameter
- Gluhtemperatur, Gluhzeit,
Abkuhlgeschwindigkeit

- Beschichtungsbad

- Chemische
Zusammensetzung

- Temperaturen

- Abblasbedingungen

- Rauheit und Spitzen der
Walzen

- Olauftrag

- Dicke, GleichmaRigkeit,
Haftung und Abrieb der
Oberflachenveredelung

- Mech. Eigenschaften,
Umformbarkeit,
Streckgrenzenausbildung

- Gefligeausbildung,
Zweitphasenausscheidun

- Textur und Anisotropie

- Rauheit und Spitzen,
Tribologie
Oberflachenqualitat
Korrosionsbestandigkeit
Phosphatier- und Lackierbarkeit
SchweilRbarkeit

Elektrolytische Beschichtung
- Bandreinigung
- Elektrolytische
Beschichtung
Oberflachennachbehandl.
Inspizieren
Eindlen, Besdumen
Aufwickeln zum Coil

- Reinigungsparameter

- Chemische
Zusammensetzung des
Elektrolyten

- Temperatur des
Elektrolyten

- Stromdichte

Dicke, GleichmaRigkeit,
Haftung und Abrieb der
Oberflachenveredelung
Oberflachenqualitat
Korrosionsbestandigkeit
Phosphatier- und Lackierbarkeit
SchweiRbarkeit

Fur warmgewalzte Guten ist der entscheidende Parameter die gesteuerte Abkihlung
auf dem Rollgang mit den Parametern: Endwalztemperatur, Abkthlgeschwindigkeit
und Haspeltemperatur, die insbesondere die Gefligeausbildung, die
Zweitphasenausscheidung sowie Textur und Anisotropie bestimmen.

Bei kaltgewalzten Blechen erfolgt das Gluhen im Anschluss an den Walzvorgang im
Ofen. Gluhtemperatur, Glihzeit und Abkihlgeschwindigkeit beeinflussen bei diesem
Schritt die Gefugeausbildung und so die mechanischen Eigenschaften wie
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Umformbarkeit und Streckgrenzenausbildung sowie Textur und Anisotropie. Wenn
die Bleche (wie in praktisch allen Fallen) feuerverzinkt werden, ist der Glihprozess
mit &hnlichen Einflussgrof3en bereits vor dem Aufhaspeln zu Coils in den
Fertigungsablauf integriert.

4.2.7 Tailored Blanks

Um das Potential der unterschiedlichen Werkstoffe bei der Fertigung hoch
beanspruchter Bauteile noch weiter auszunutzen, wird unter Anderem die Strategie
verfolgt das Bauteil nicht aus einer homogenen Blechtafel zu erzeugen, sondern aus
einer zusammengesetzten Tafel. Eine solche, auf die speziellen Anforderungen des
Bauteils ,zugeschnittene” und in der Regel durch einen Schweil}prozess gefligte
Tafel, wird als , Tailor Welded Blank® oder kurz als ,Tailored Blank® bezeichnet. Die
einzelnen Blechabschnitte kbnnen von unterschiedlicher Dicke, unterschiedlicher
Gute, unterschiedlicher Beschichtung oder lediglich einer unterschiedlichen
Walzrichtung sein.

Im grofl3en Mal3stab wurde diese Technik erstmals 1985 eingesetzt, um aus zwei
identischen Abschnitten Tafeln zu erzeugen, die eine Grol3e hatten, die sich mit
konventionellen Methoden nicht realisieren liel3 [MEROS3]. Dieser Ansatz wurde in den
folgenden Jahren zunéachst auf das Flgen verschiedener Bleche und dann auch auf
Schweil3ndhte mit praktisch beliebigen Geometrien erweitert.

Die Angestrebten Ziele beim Einsatz von Tailored Blanks sind in der Regel die
Verringerung der Teilezahl fir eine Baugruppe, die Verringerung des Gewichtes bei
gleichbleibenden oder besseren mechanischen Eigenschaften des Bauteils und eine
Reduktion der Kosten.

A-Saule B-Saule Dachverstarkung

H & Heckklappe innen
S .

|

/ Federbeintopf

e — O

Radkasten

Langstrager vorn Bodenblech Tdrinnenbleche

Abbildung 142: Anwendungen von Tailored Blanks in der Rohkarosserie nach [MERO3]

Verschiedene typische Anwendungen flr zwei- bis flnfteilige Tailored Blanks in der
Rohkarosserie zeigt Abbildung 142, die Mehrzahl der heute eingesetzten Tailored
Blanks besteht nur aus zwei Vorplatinen.
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Die Auswahl des gunstigsten Verfahrens fur die Zuschnitte der Platinen hangt sowohl
von der Geometrie als auch von der zu fertigenden Stiickzahl ab. Das einfachste
Verfahren ist der Einsatz von Scheren, das aber nur einfache Geometrien erlaubt.
Demgegeniber kdnnen mittels CNC-gesteuerter Laserstahlschneidanlagen praktisch
beliebige Geometrien ausgeschnitten werden. Obwohl hier im Gegensatz zum
Stanzen keine Kosten fir Werkzeuge anfallen, kann dieses Verfahren auf Grund der
langen Taktzeiten aber nur bei kleinen Stlickzahlen eingesetzt werden. Fir grol3e
Serien mussen Stanzwerkzeuge eingesetzt werden, die dann aber den Vorteil
haben, dass keine Besaumschnitte nétig sind [MERO3].

Als Schweil3verfahren kommt auf Grund der grof3en realisierbaren
Schweil3geschwindigkeiten seit Einfihrung dieser Technologie fast ausschlie3lich
das LaserstrahlschweiRen zum Einsatz obwohl moderne NVEBW-Anlagen'?’ deutlich
héhere Schweildgeschwindigkeiten erreichen.

Gegenuber den verschiedenen Rollnaht-Schweil3varianten haben die
strahlgeschweil3ten Bleche den Vorteil, dass sie keine Nahtiiberh6hung aufweisen
und es daher beim Tiefziehen nicht zu einer besonders starken Krafteinleitung durch
den Niederhalter kommt, die ggf. durch ein Freiarbeiten verhindert werden muss.
Werden Bleche mit unterschiedlichen Starken verschweil3t, missen aber in jedem
Fall Anpassungen an den Tiefziehwerkzeugen vorgenommen werden, da der
Niederhalter gleichmafiig auf die gesamte Flache driicken muss. Zuséatzlich ist zu
bericksichtigen, dass ein gentigend grol3er Freiraum vorgesehen ist, der ein
Wandern der Naht erméglicht, damit die Kante der dickeren Platine nicht blockiert
wird [MEYO05].

Der Umformvorgang selbst erfolg bei der Verformung von Tailored Blanks aus
Platinen unterschiedlicher Festigkeit und/oder unterschiedlicher Starken
ungleichméfiig und in mehrerer Phasen. Zu Beginn der Umformung wird die diinnere
bzw. weniger feste Platine verformt. Diese erfahrt im Lauf der Umformung eine
Verfestigung, bis ihre FlieRspannung auf das Niveau der anderen Platine steigt. Ab
diesem Zeitpunkt werden beide Platinen gleichzeitig verformt. Um die Flie3grenze
der festeren Platine zu erreichen darf weder der Unterschied in der Festigkeit noch in
der Dicke zu grol’ sein, da sonst die Gefahr besteht, dass die weichere Platine reif3t
bevor sich die festere (ausreichend) verformt [MEYO05].

Den als Tailored Blank ausgefihrten (rechten) vorderen Federdohm aus der
ULSAB-Studie zeigt Abbildung 143. Er besteht aus zwei lasergeschweif3ten Blechen
der gleichen Gute mit 140 MPa Streckgrenze. Die Wandstarke im oberen Bereich
betragt 2 mm im unteren Bereich 1,6 mm.

2" Non Vacuum Electron Beam Welding Anlagen kénnen auf Grund des besseren Wirkungsgrades

und der besseren Energieeinkopplung in das Blech deutlich héhere Leistungen und somit gréf3ere
SchweiRgeschwindigkeiten erreichen. Gleichzeitig ist auf Grund des von der Atmosphére leicht
aufgeweiteten Elektronenstrahls eine bessere Spaltiiberbrickbarkeit realisierbar.
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Abbildung 143: Rechter vorderer Federdom aus Tailored Blank (Quelle ULSAB)

Neuere Entwicklungen im Bereich der gefugten Platinen sind Tailored Tubes, bei
denen die Konzepte der Tailored Blanks auf Rohre fur das Innen-Hochdruck-
Umformen angewandt werden. Weiterhin Tailored Strips, bei denen es sich um
kontinuierlich verschweil3te Streifen handelt, aus denen endlose Bander gefertigt
werden, die in erster Linie bei der Produktion von Stahlfelgen zum Einsatz kommen.

Fur eine Verstarkung der Blechdicke kommen noch zwei weitere Verfahren zum
Einsatz. Zum einen die Verwendung von Patchwork Blanks, das sind Platinen, bei
denen vor der Umformung eine kleinere Platine aufgeklebt wird, die dann gemeinsam
mit der Hauptplatine umgeformt wird. Die vollstandige Aushartung des Klebers erfolgt
erst nach der Umformung, zum Beispiel bei der KTL-Trocknung.

Die eleganteste Art Platinen mit variierender Starke zu fertigen ist das flexible
Walzen. Hierbei wird wéahrend des letzten Walzschrittes die Grol3e des Walzspaltes
verandert. Der Vorteil dieser Methode ist, dass keine Bleche gefiigt werden missen.
Nachteilig ist jedoch, dass sich in den Tailor Rolled Products nur geradlinige
Ubergange realisieren lassen [MERO3].

4.3 Erzeugung von Blechbauteilen mittels
Umformprozessen

Das Erzeugen von Bauteilen aus Blechwerkstoffen kann mit verschiedenen
Prozessen realisiert werden, von denen der wichtigste das Tiefziehen ist. Im
folgenden Kapitel soll daher kurz auf das Tiefziehen, das Streckziehen und die
wichtigsten Materialkenngrof3en zur Prozessauslegung eingegangen werden.
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4.3.1 Tiefziehen

Nach DIN 8582 [DINO3] wird das Tiefziehen den Verfahren der Zugdruckumformung
zugeordnet [DIN71]. Es handelt sich um ein Umformverfahren, das aus einem
ebenen Blechzuschnitt einen Hohlkorper erzeugt. Eine Blechdickenénderung ist
hierbei nicht beabsichtigt [LAN84]. Gemal} der Einteilung nach DIN 8584 [DIN71]
wird der Tiefziehprozess mit Werkzeugen, Wirkmedien oder Wirkenergien
durchgefuhrt. Ein Tiefziehwerkzeug besteht im Allgemeinen aus Stempel,
Niederhalter und Ziehring. In Abbildung 143 ist der Tiefziehprozess fur ein
rotationssymmetrisches Ziehteil dargestellt. Bei diesem Verfahren wird das
Werkstick in einem Zug gefertigt.

Fst F
Fa -
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\
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Platine 77_

Niederhalter ||

ry . Ziehringradius

. - Stempelkantenradius

d, :Stempeldurchmesser

Fuy - Niederhalterkraft

Fs; : Stempelkraft

D : aktueller Rondendurchmesser
D, :Anfangsrondendurchmesser

Abbildung 144: Tiefziehen im Erstzug [KAMO8]

Die zu ziehende Blechronde weist den Ausgangsdurchmesser Dy auf. Sie wird
zunéchst zwischen Ziehring und Niederhalter zentriert. Das Werkzeug wird
geschlossen und die so aufgebrachte Niederhalterkraft Fyy unterbindet wahrend des
Ziehprozesses eine Faltenbildung (1. Art) im Flansch des Bleches (Abbildung 145).
Uber den Stempel des Werkzeugs wird die Umformkraft in den Boden des zu
ziehenden Bleches eingeleitet. Die Ziehteilzarge tbertragt die aufgebrachte Kraft auf
die Ziehkantenrundung und den Flansch [DOEOQ7].

Die erste Phase des Tiefziehvorgangs (siehe Abbildung 145) wird als Streckziehen
bezeichnet. Der Ziehstempel formt den Ziehteilboden aus. In dieser Prozessphase
flie3t das Material ausschlief3lich aus der Blechdicke nach. Es findet kein Nachfliel3en
des Werkstoffes aus dem Flanschbereich statt.

Die am Ziehwerkzeug vorhandenen Radien beeinflussen die Blechdickenabnahme
direkt. Der kleinste Radius an der Stempel- oder Ziehkante (Stempelkantenrundung
rst bzw. Ziehringrundung ry) verursacht die grof3te Blechdickenabnahme. Vor
Einzugsbeginn des Flansches findet, im am starksten ausgeduinnten Bereich des
Bleches, die Rissinitialisierung statt. Ist z. B. rg; kleiner als ry, entsteht der Riss am
Auslauf der Stempelkantenrundung [DOEOQ7].
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Niederhalter —

Ziehring

Blech

Streckziehen zu Beginn Tiefziehen nach Ausbildung
des Umformvorgangs des Ziehteilbodens
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Ziehteilboden

S,
ifec/\?/ O\_;iefziehen
She

Abbildung 145: Die zwei Phasen des Tiefziehprozesses, Streckziehen zu Beginn (links) und das
anschlie3ende Tiefziehen (rechts) [KAMOS]

Uberschreitet die durch den Ziehstempel eingeleitete Kraft die Flanscheinzugskraft,
beginnt die eigentliche Tiefziehphase (Abbildung 145). Der Werkstoff fliet wahrend
des Tiefziehens aus dem Flanschbereich in die Ziehteilzarge. Das Blech verdickt sich
lokal im FlanschauRenbereich [DOEQ7, LAN84].

Die einzelnen Ziehteilbereiche Flansch, Zarge (Stempelkantenauslauf) und
Ziehteilboden weisen durch den Tiefziehprozess unterschiedliche
Spannungszustande auf (siehe Abbildung 146). Der Bereich des Flansches ist durch
eine Zug-Druckbeanspruchung charakterisiert, die Zarge weist eine ebene Dehnung
(plane strain, d. h. @t = 0) auf und im Ziehteilboden zeigt sich eine Zug-
Zugbeanspruchung [SIM89].
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Niederhalter Zug-Druck- :
Beanspruchung Q
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" Beanspruchung

Abbildung 146: Beanspruchungszonen und Spannungszustande beim Tiefziehen nach [SIM89]

Als Kenwert fiir die Tiefziehfahigkeit eines Werkstoffs kann das Grenzziehverhaltnis
Bomex @Ngegeben werden [DOEO7], (siehe Gleichung 21). Es ist das Verhaltnis des

grol3tmdglichen Rondendurchmessers D, .. der noch ohne Fehler zu einem Napf mit
dem Durchmesser d,gezogen werden kann.

DO,max

Gleichung 21 Bomax = q
0

Als allgemeiner Werkstoffkennwert ist die senkrechte Anisotropie r ein Mal3 fur die
Tiefziehfahigkeit eines Werkstoffes (siehe Gleichung 28). Hohe r-Werte bedeuten

eine geringe Blechdickenabnahme wahrend der Umformung und fiihren daher zu

einer besseren Tiefziehfahigkeit.
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Abbildung 147: Grenzziehverhéaltnisse (oben) beim Tiefziehen mit einer Halbkugel, unten:
Streckgrenze, r-Wert und n-Wert der verschiedenen Werkstoffe [BODOO]
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Die Grenzziehverhaltnisse verschiedener Werkstoffe geordnet nach ihren r-Werten
zeigt Abbildung 147. Es lasst sich gut die Abhangigkeit des Grenzziehverhaltnisses
vom r-Wert erkennen. Natirlich haben auch sinkende Streckgrenzen einen positiven
Einfluss auf die Tiefziehbarkeit. Ein Vergleich des phosphorlegierten Stahls

ZStE 260 P mit dem gleichfesten Streckziehstahl HSZ 260 zeigt aber, dass der
r-Wert den signifikanten Einfluss auf das Grenzziehverhaltnis hat.

4.3.2 Streckziehen

Beim Streckziehen wird das umzuformende Blech so eingespannt, dass es wahrend
des Umformprozesses nicht nachflie3en kann und jede Oberflachenvergrof3erung bei
der Umformung aus einer Dickenabnahme des Blechs resultiert [DOEQ7]. Der
Umformprozess selbst erfolgt durch das Eindriicken eines runden Stempels in das
Blech. Die auf diese Art erreichbare maximale Ziehtiefe ist ein Mal fur die
Streckziehbarkeit des Werkstoffs.

Hierbei konkurriert die mechanische Verfestigung des Werkstoffs durch
Versetzungsbildung mit der geometrischen Entfestigung durch die Abnahme der
Blechdicke. Wenn die Entfestigung tiberwiegt'?®®, kommt es zum Beginn einer
Einschnirung, die letztlich in einem Riss resultiert. Dieser Punkt tritt spater ein, wenn
die mechanische Verfestigung des Werkstoffs — also sein n-Wert (siehe

Gleichung 24) - hoch ist.
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Abbildung 148: Maximale Ziehtiefen (oben) verschiedener Werkstoffe , unten: Streckgrenze,
r-Wert und n-Wert der verschiedenen Werkstoffe [BODOO]

Die Werkstoffkennwerte zeigen in Abbildung 148 deutlich den Zusammenhang
zwischen n-Wert und Ziehtiefe. Auch beim Streckziehen gilt prinzipiell, dass niedrige
Streckgrenzen zu einer besseren Umformbarkeit beitragen. Anhand des DCO5 und
des TRIP 700 lasst sich aber gut nachvollziehen, dass der n-Wert das entscheidende
Kriterium ist.

128 Beim Erreichen des Considére-Kriteriums bzw. der GleichmalRdehnung
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4.4 Werkstoffkennwerte der Blechumformung

Auf Grund der hohen Kosten fur Tiefziehwerkzeuge werden heute praktisch alle
Prozesse zunéachst simuliert, um die Nacharbeitungskosten fur Werkzeuge und die
Einfahrzeiten der Pressen mdglichst gering zu halten. Fur diese Simulationen werden
die in Tabelle 11 aufgefuihrten Eingangsdaten [MEROG6] verwendet, von denen fur
Vorgénge bei der Blechumformung vor allem die Kenngréf3en der plastischen
Verformung relevant sind, die daher im Folgenden kurz beschrieben werden.

Tabelle 11: Eingangsdaten fir die FE-Simulation von Umformprozessen in der
Blechumformung

Elastische Kenngrof3en Plastische Kenngrof3en
Elastizitditsmodul FlielRkurve
Querkontraktionszahl Fliel3ortkurve

AnisotropiekenngrofRen

Grenzformé&nderungsschaubild

Reibzahl

4.4.1 FlielRkurven

Auf Grund der Verfestigung, die metallische Werkstoffe wahrend ihrer Verformung
erfahren, erhoht sich die zum aufrecht Halten des Fliel3ens bendtigte FlieRspannung
ks mit steigendem Umformgrad ¢. Dieser Zusammenhang, die Abhéngigkeit der
FlieRspannung vom Umformgrad, wird mit Hilfe von FlieBkurven beschrieben
[DOEO7].

Experimentell werden Fliel3kurven zur Beschreibung des Materialverhaltens von
Blechen entweder mit dem Zugversuch (einachsiger Spannungszustand), mit Hilfe
der hydraulischen Tiefung (zweiachsiger Spannungszustand) oder mittels
Schichtstauchversuch (dreiachsiger Spannungszustand) aufgenommen.

Die Ermittlung der FlieBspannung ks aus dem Zugversuch ergibt sich nach
Gleichung 20 als Quotient aus der Kraft F und der Flache A [DOEOQ7].

Gleichung 22
F

k, =—
A

Da auch fir die plastische Verformung mit einer Konstanz des Volumens gerechnet
werden kann, ergibt sich mit Al=Aglo Gleichung 23
Gleichung 23

_F_H _ F l,+Al _ F 1 Al
f A AOIO bOSO IO bOSO

ly

wenn gleichzeitig bertcksichtigt wird, dass sich bei Flachproben die Ausgangsflache
Ao des Querschnitts als Produkt der Breite b und der Blechdicke s ergibt.
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Die Berechnung des Umformgrades erfolgt nach Gleichung 24

Gleichung 24

0= Nl —mA - In[1+A—IJ =In(l+¢)
IO A() IO
aus den bereits beschriebenen MessgrofRen und der Dehnung e.

Da die Dehnrate wahrend des gesamten Versuchs konstant bleiben soll, sich die
Probenlange aber kontinuierlich vergréf3ert sollte die Abzugsgeschwindigkeit der
Maschinen entsprechend angepasst werden.

In der Regel kbnnen FlielRkurven nach einem Ansatz von Ludwig [LUDQ9]
entsprechen
Gleichung 25 approximiert werden.

Gleichung 25
ki =Co"

Hierin entspricht C einer werkstoffabhangigen Verfestigungskonstante und n dem
(ebenfalls werkstoffabhangigen) Verfestigungskoeffizienten oder n-Wert. Letzterer
kann aus der Steigung der FlieBkurve im Bereich bis 20 % Dehnung oder nach
Gleichung 26 ermittelt werden, in der g dem Umformgrad beim Erreichen der
Gleichmal3dehnung bzw. &g der Gleichmalddehnung selbst entspricht.

Gleichung 26

N=¢@g = In(1+gel)
Der n-Wert beschreibt in erster Linie die Streckziehfahigkeit eines Bleches.

Der plastische Bereich von FlieRBkurven ist von zwei gegenlaufigen Effekten
gekennzeichnet. Zum einen findet wahrend der Verformung eine durch
Versetzungsentstehung begriindete Verfestigung statt, zum anderen kommt es auf
Grund des abnehmenden Probenquerschnittes zu einer geometrischen Entfestigung.
Die Umformung verlauft stabil, solange die physikalische Verfestigung grof3er ist als
die geometrische Entfestigung. Hierdurch werden Probenbereiche, die sich im
Querschnitt verringern starker verfestigt, so dass die weitere Verformung in anderen
Bereichen stattfindet. Da die physikalische Verfestigung jedoch mit zunehmender
Umformung schwacher wird, wird die Verformung schlief3lich instabil und es kommt
mit Erreichen der Zugfestigkeit zur Einschnirung der Probe.
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Abbildung 149: Schematische Verfestigungskurve [GOTO07]

Der Verlauf der Verfestigung folgt den drei in Abbildung 149 beschriebenen
Bereichen. In Bereich | (Easy-Glide-Bereich; geringer Verfestigungskoeffizient)
kénnen die Versetzungen lange Wege zuriicklegen und den Kristall sogar verlassen.
Schlief3lich kommt es am Ende dieses Bereichs durch steckengebliebene
Versetzungen zu Versetzungsbewegungen auf sekundaren Systemen, die einen
geringen Beitrag zur Dehnung liefern, die Festigkeit aber signifikant steigern. Im
Bereich Il findet eine grof3e lineare Festigkeitszunahme statt. Dieser Bereich ist
dadurch gekennzeichnet, dass die Versetzungen auf primaren und sekundaren
Systemen miteinander interagieren und unbewegliche Versetzungen erzeugen, die
von nachfolgenden Versetzungen nicht passiert werden kdnnen. Diese Versetzungen
tragen zur Erhéhung der Spannung und so zur Aktivierung weiterer sekundarer
Systeme bei. Bei fortschreitender Verformung wird fur jede blockierte eine neue
bewegliche Versetzung erzeugt, so dass die Zahl der Versetzungen in diesem
Bereich durch Frank-Read-Quellen oder den Orowan-Mechanismus stark ansteigt.
Bereich Il ist der langste Bereich der FlieBkurve. Hier kommt es zu einem
Quergleiten von Schraubenversetzungen, die nicht auf ein einziges Gleitsystem
festgelegt sind und vor einem Hindernis auf ein Gleitsystem mit niedrigerem
Schmidtfaktor, aber ohne Hindernis, wechseln. Dies fuhrt zu einer Verringerung der
Verfestigung. Da diese Versetzungen auf dem anderen Gleitsystem manchmal
ausgeloscht werden, nimmt die Versetzungsdichte durch diesen Effekt ab. Hieraus
folgt die Bezeichnung dynamische Erholung [GOTO7].
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Abbildung 150: FlieBkurven héherfester Stahlwerkstoffe mit den jeweiligen Stabilitatsfaktoren
(bei einem Wert von ,,1“ beginnt die Einschniirung) [LEN09a]

Den Vergleich verschiedener FlieRkurven fir héher- und héchstfeste Stahle zeigt
Abbildung 150. Zusatzlich sind fur die unterschiedlichen Kurvenabschnitte die
Stabilitatsfaktoren (s) eingetragen. Diese Kennzahlen resultieren aus dem
Concidére-Kriterium™®® und werden nach Gleichung 27 berechnet.

Gleichung 27

Werte groRRer als 1 bedeuten, dass keine Gefahr der Einschniirung besteht, ein Wert
gleich 1 zeigt das Erreichen des Considére-Kriteriums bzw. der GleichmaRdehnung
und den unerwinschten Beginn der Einschnirung.

Neben den absoluten Flie3spannungen konnen in dieser Grafik daher auch die
Sicherheiten gegen Einschniirung verglichen werden und es zeigt sich, dass die
Mehrphasenstahle bei gleicher Sicherheit gegen Einschniirung deutlich héhere
Festigkeiten besitzen.

129 Dies Kriterium beschreibt den Punkt im Spannungsdehnungsverlauf, bei dem die physikalische

Verfestigung durch vermehrt auftretende Versetzungsblockaden den gleichen Wert annimmt wie die
geometrische Entfestigung durch die Einschniirung der Probe. Dieser Punkt entspricht der
GleichmalRdehnung. Ab dem Erreichen dieses Kriteriums kann die Verformung instabil werden und
sich ausschlieflich auf die Einschniirung beziehen [GOTO07].
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4.4.2 FlieRortkurven

Auf Grund der in realen Blechwerkstoffen vorliegenden Texturen sind die
Eigenschaften dieser Werkstoffgruppe nicht isotrop, sondern in hohem Mal3e
anisotrop. Zusatzlich zeichnen sich die meisten Werkstoffe nicht durch ein
symmetrisches Verhalten im Zug und im Druckbereich aus, vielmehr beginnen die
meisten Werkstoffe unter Druckbelastung erst bei h6heren Spannungen zu flie3en
als unter Zugbelastung. Eine Beschreibung des Fliel3beginns durch die meist
einachsig im Zug- oder Druckversuch ermittelten Fliel3kurven ist daher unzureichend.
Um diesem Umstand Rechnung zu tragen, hat von Mieses bereits in den 20er Jahren
des letzten Jahrhunderts ein Fliel3kriterium fur anisotrope Stoffe entwickelt, das in der
von Hill erarbeiteten Form [HIL48] noch heute in der Anwendung ist [MEROG6]. Neben
diesem quadratischen Flie3gesetz existieren noch weitere nicht-quadratische
Ansatze.

Die grafische Darstellung dieser Fliel3kriterien erfolgt an Hand der FlieRortkurve
(siehe Abbildung 151).

Abbildung 151: Schematische Darstellung der FlieRortkurve und Zuordnung der Versuche zur
Ermittlung des FlieRbeginns; erster Quadrant (oben rechts): Zug-Zug-Belastung; zweiter (oben
links) und vierter Quadrant: Zug-Druck-Belastung; dritter Quadrant (unten links): Druck-Druck-
Belastung

Fur die experimentelle Ermittlung der Kurve sind unterschiedliche Versuche nétig, um
die verschiedenen Spannungszustande abzubilden.

Die Schnittpunkte der Kurve mit der o;- und c»-Achse kdnnen aus Zugversuchen mit
Proben, die unter 0° bzw. 90° zur Walzrichtung entnommen wurden, gewonnen
werden. Der Wert der Winkelhalbierenden kann durch die hydraulische Tiefung oder
den Schichtstauchversuch ermittelt werden, wobei bei letzterem ein 3-achsiger
Spannungszustand vorliegt. Werte fiir den 2. und 4. Quadranten®*® kénnen mit Hilfe
des Scherzugversuches (Myauchi-Test) gewonnen werden. Werte fur den 3.
Quadranten sind nur sehr schwer zu ermitteln, da eine Druck/Druck-Belastung bei
Blechen schwer realisierbar ist.

Zur Berechnung der kompletten Kurve werden verschiedene Ansatze verwendet,
wobei fur Stahlwerkstoffe meist mit dem Fliel3kriterium von Hill 1948 gerechnet wird

%0 per erste Quadrant ist oben-rechts, dann wird im mathematisch positiven Sinn, also gegen den

Uhrzeigersinn, abgezahlt. Der dritte Quadrant ist daher unten-links.
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[DOEO7, HIL48]. Es werden dann die Fliel3spannungen oy, c45 und cgo (aus dem
Zugversuch) bendtigt, sowie der FlieBbeginn im biaxialen Spannungszustand oy, und
die Anisotropiekennwerte ro, rss und rgo [MEROG].

4.4.3 Anisotropiekenngrof3en

Die Anisotropie von Blechwerkstoffen wird durch den r-Wert gekennzeichnet, er ist
definiert als das Verhéltnis der Verformung der Breite (¢p) (siehe Abbildung 152) zur
Verformung der Blechdicke (¢s) (siehe Gleichung 28) [BAR0O7, GRA93].

Flachzugprobe / F

TI‘

Abbildung 152: Skizze zur Ermittlung des r-Wertes bei der plastischen Verformung; Durch die
Kraft F wird eine Abnahme der Breite (b) und der Blechstéarke (s) verursacht. Das Verhaltnis
ihrer Logarithmen ergibt den r-Wert.

Gleichung 28
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Neben den klassischen Anisotropiegrof3en ro, rss und rgg, die auch als senkrechte
Anisotropie bezeichnet werden kénnen, wird haufig auch die mittlere senkrechte
Anisotropie () und die ebene Anisotropie Ar angegeben (siehe Gleichung 29 und
Gleichung 30) [MEROG6].

Gleichung 29
Iy — 20, + Iy,
4

Ar =

Gleichung 30

Iy + 20, + Iy,
4

F=

Ein texturfreies isotropes Geflige, das keine Zipfelbildung zeigen wirde hétte einen
r-wWert von 1.
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4.4.4 Grenzforméanderungskurven

Die Grol3e der Belastung, also der maximale Umformgrad bzw. die maximale
Dehnung, die ein Blechbauteil ohne Versagen erfahren kann, ist ein
materialabhangiger Wert, der von verschiedenen Parametern abhangig ist. Fur die
Auslegung von Blechumformprozessen wird das Versagen als erster auftretender
makroskopisch sichtbarer Riss oder als Beginn der Einschnlrung betrachtet.
Daneben kénnen aber auch das Auftreten von Orangenhaut, das Entstehen von
Falten oder ungleichméfiige Blechdickenverteilungen als Versagenskriterium
herangezogen werden [MEROG6, ISO04]. In jedem Fall ist das Versagen abhangig
von Dehnungszustanden, die der Werkstoff nicht mehr ertragen kann. Die
Obergrenze dieser Dehnungen bzw. der zugehdrigen Umformgrade wird in
Abhangigkeit der beiden Hauptumformgrade in Grenzformanderungskurven
dargestellt (siehe Abbildung 153).

0, =-0, ¢,= '2(P2 ﬁz 0 P @
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= S anderungs-
E o 0,61 kurve
do (=
> )
- 5 5
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QY 9] L \l:l/
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Abbildung 153: Schematische Darstellung einer Grenzformanderungskurve; links:
Ausgangsflache der Probe (oben) und Flache nach der Verformung (unten); rechts:
Grenzformanderungskurve mit Probenform und Belastungsarten [DOEOQ7]

Der Hauptumformgrad o1 liegt in Belastungsrichtung des Werkstoffs, der
Nebenumformgrad ¢, senkrecht dazu. Die im Diagramm auftretenden
Spannungszustande reichen von Tiefziehen'® (p1=—¢,) tiber den einachsigen Zug
(p1=—20), den einachsigen gleichmafigen Zug (¢,=0) bis hin zum zweiachsigen
Streckziehen (p1=¢,). Die Messwerte flr die verschiedenen Spannungszustande
werden mit Hilfe des Marziniak- oder des Nakajimatests aufgenommen [DOEOQ7].
Die Einflusse auf das Formanderungsvermogen sind sowohl Werkstoffparameter
(Blechdicke™®?, Streckgrenze und Zugfestigkeit**®, Anisotropie und

31 Da die beim Tiefziehen auftretenden tangentialen Druckspannungen experimentell nicht

nachgebildet werden kdnnen, kann dieser Bereich experimentell nicht untersucht werden.

132 Eine groRere Blechdicke verschiebt die Grenzforménderungskurve nach oben zu héheren o;.
1% Eine groRere Festigkeit verschiebt die Grenzformanderungskurve auf Grund der abnehmenden
Dehnung nach unten zu niedrigeren o;.
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Verfestigungsexponent**#) als auch verschiedene Verfahrensparameter (Reibung,

Geschwindigkeit, Geometrie der Probe, Umformgeschichte und Temperatur).

Unbertcksichtigt bleiben aber bei allen gangigen Versuchsanordnungen die
Einflusse des Lastpfades, also die Anderung des Spannungszustandes wahrend des
Umformprozesses, wie sie bei realen Tiefziehprozessen auftritt. Auf Grund des
hierbei auftretenden Bauschingereffektes kommt es bei einer vorhergegangenen
Verformung in entgegengesetzter Richtung zu einem Absinken der Fliel3grenze. Die
Einflisse, die unterschiedliche Lastpfade auf die Grenzforménderungskurven haben,
sind in Abbildung 154 dargestellt.

o Tiefziehen
~ A o, * Streckziehen
~ -7
., 1\\\//—-
linearer \-.. " e _
Form- [\ Streckziehen
anderungsweg + Tiefziehen

>
P,

Abbildung 154: Schematische Darstellung der Lastpfadabhangigkeit von
Grenzformanderungskurven; schwarz: linearer Umformweg; rot: Kombination aus
Streckziehen mit anschlieBendem Tiefziehen; blau: Kombination aus Tiefziehen mit
anschliefendem Streckziehen [PRAO1]

Gegenulber dem linearen Forménderungsweg (durchgezogene Linie in

Abbildung 155) ergeben sich beim Tiefziehen mit anschlieBendem Streckziehen
(gestrichelte Linie) in der Regel gréRere Grenzforméanderungsspannungen. Die
umgekehrte Belastungsfolge (gepunktete Linie) erreicht dagegen kleinere maximale
Umformgrade [PRAO1].

4.4.5 Ruckfederung

Eine wichtige Materialeigenschaft, die bei der Auslegung von Umformwerkzeugen zu
bericksichtigen ist, ist die Ruckfederung. Sie kann als die Gesamtheit der
Abweichungen des gezogenen Blechs von der Form des Tiefziehwerkzeuges
aufgefasst werden. Sie setzt sich zusammen aus Winkel&anderungen
(Zargenauffederung), Zargenkrimmung und einer Verdrillung.

Prinzipiell gehen diese Formanderungen auf das Freiwerden der elastischen
Spannungen beim Entnehmen der Teile aus dem Werkzeug zurtick. Sie sind also
abhangig von der Hohe der aktuell bei ihrem Entstehen aufgetretenen
Fliel3spannung (siehe Abbildung 155), da die E-Module in der Regel gleich sind.

134 Ein gréRerer Verfestigungsexponent verschiebt die Grenzforménderungskurve zu héheren o;.
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Abbildung 155: Elastische Rickfederung bei Stahlen mit unterschiedlicher Streckgrenze und
Verfestigung; Auf Grund der hdheren Festigkeit bei gleichen Elastizitdtsmodulen resultiert bei
den hoch- und héherfesten Stahlen eine starkere Rickfederung [AHSS06]

4451 Winkelanderungen

Den Einfluss von Winkelanderungen und Zargenkrimmungen auf die Ruckfederung
zeigt Abbildung 156. Winkelanderungen sind die Verkippungen der Seitenwand am
Radius des Stempels (siehe Abbildung 156 rechts). Grund hierfur sind
unterschiedliche Eigenspannungsverteilungen tber der Blechdicke, die beim Biegen
und Zurtickbiegen des Bleches tber die Kante des Stempels entstehen [AHSSO06,
PAUO5]

4.45.2  Zargenkrummung

Die Zargenkrimmung ist die Krimmung der Seitenwand (siehe Abbildung 156 links).
Sie wird ebenfalls durch eine ungleichmaflige Eigenspannungsverteilung erzeugt.

Diese entsteht beim Vor- und Zurtickbiegen Ug)er einem Werkzeugradius, wahrend
d*°.

das Blech in das Werkzeug eingezogen wir

HSLA 350/450

.. DP 350/600
Zargenkrammu

Abbildung 156: Schematische Darstellung von Zargenkrimmung (links) und Winkelanderung
(rechts) in Folge von Rickfederungseffekten [AHSS06]

1% Dieser Effekt ist im Grunde vergleichbar mit den Vorgangen beim Aufkrduseln von

Geschenkbandern mit Hilfe der Schnittkante einer Schere.
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4.45.3 Verdrillung

Die Verdrillung entspricht der Verdrehung des Bauteils. Sie tritt auf, wenn die
Eigenspannungen parallele Kraftepaare bilden und so eine Torsionsspannung
erzeugen.

Der in Abbildung 155 dargestellte Zusammenhang zwischen der Stahlsorte und der
Hohe der FlieRspannung bzw. der aus ihr resultierenden elastischen Komponente
der Verformung dient lediglich zur Verdeutlichung des Effektes. Es ist nicht sinnvoll,
bei der Betrachtung der Rickfederung zwei derart unterschiedliche Stéahle zu
vergleichen. Hierzu missen die Stahlguten etwa gleiche Festigkeiten haben, da sie
ansonsten auch nicht zur gegenseitigen Substitution verwendet werden kdnnten.
Einen realistischen Vergleich zeigt Abbildung 157.

4

DP, TRIP

konventioneller Stahl

Seitenwandwdlbung

FlieBspannung

Winkelanderung

Umformgrad

Abbildung 157: Vergleich der Fliekurven von konventionellen und Mehrphasenstahlen mit
ahnlichen Festigkeiten; im Bereich der Winkelanderung ist die FlieBspannung des
konventionellen Tiefziehstahles héher, im Bereich der Seitenwandwdlbung ist die
FlieBspannung der Mehrphasenstéhle héher [AHSS06].

Einer der typischen Unterschiede zwischen konventionellen und mehrphasigen
Stahlen ist, dass die mehrphasigen Stahle eine geringere FlieRgrenze und eine
grol3ere Verfestigung haben. Beim Vergleich der FlieRkurven auf ahnlichem
Festigkeitsniveau (siehe Abbildung 157) fallt also auf, dass die FlieRkurve von DP-
oder TRIP-Stahlen fur niedrige Umformgrade unterhalb der Kurve des
konventionellen Stahls und fir hdhere Umformgrade oberhalb dieser Kurve verlauft.
Beachtet man, dass die Voraussetzung fir das Auftreten von Winkel&nderungen bei
kleinen Umformgraden auftritt (siehe Abbildung 157), wird verstandlich, dass die
Winkelanderungen bei mehrphasigen Stahlen geringer ausfallen als bei
konventionellen Stahlen [AHSSO06].

Anders verhalt es sich bei der Zargenkrimmung. Diese wird bei hoheren
Umformgraden verursacht und hier sind die FlieRspannungen der mehrphasigen
Stahle hoher. Daher tritt bei diesen Stahlen tendenziell eine stéarkere
Zargenkrimmung ein [PAUO5].
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Werkstoffunabhangige Einflussfaktoren, die sich zur Steuerung und damit zur
Minimierung der Rickfederung einsetzen lassen, sind:

Der Ziehkantenradius, der Einsatz von Ziehleisten oder Ziehwulsten, das Mal3 der
Streckung, die Breite des Ziehspaltes, die Form des Bauteils, insbesondere das
Einbringen von Sicken.

So lassen sich drei Malinahmengruppen identifizieren:

Anderungen der Werkzeuggeometrie, ein Uberdehnen der Teile, so dass erst die
Riickfederung zur korrekten Kontur fuihrt und eine Anderung der Teilegeometrie mit
dem Ziel einer Versteifung [AHSS06, DOEO7, BODO0O, PAUO5, CAO93].

Wenn das Umformen wie zum Beispiel beim Pressharten bei Temperaturen deutlich
oberhalb der Rekristallisationstemperatur durchgefuhrt wird, entstehen durch diesen
Prozessschritt keine Eigenspannungen und die Bauteile sind in der Regel frei von
jeglicher Ruckfederung [LENOS8].

4.4.6 Reibung

Die beim Kontakt zwischen den Blechen und den Werkzeugen auftretende Reibung
ist fur Tiefziehprozesse ein wichtiger Einflussfaktor. Beeinflusst wird die Reibung
durch die Oberflacheneigenschaften des Werkzeuges, durch die
Oberflacheneigenschaften des Bleches und durch die Art und Menge des
verwendeten Schmierstoffes™** [BODOO].

Neben dem Schmiermittel I&sst sich vor allem die Rauheit der Bleche beeinflussen.
Dies geschieht durch die Beeinflussung der Oberflache der Dressierwalzen, also der
letzten Walzkorper, mit denen die Bleche in Berihrung kommen.

Da die Reibung nicht vom Werkstoff oder seinem Gefligezustand selber beeinflusst
wird, bedarf dieser Aspekt der Umformung im Rahmen dieser Arbeit keiner
detaillierten Betrachtung.

4.4.7 Besondere Umformeigenschaften hoherfester Stahle

Die wesentlichen Unterschiede bei der Umformung modernen hdherfester
Blechwerkstoffe werden in [LENO9a] wie folgt zusammengefasst:

e Die hoherfesten DP-und Restaustenit-Stahle (zu denen die TRIP-Stahle
gehoren) haben ein sehr gutes Streckziehverhalten.

e DP-und RA-Stahl zeigt im Vergleich zu den konventionellen héherfesten
Stahlen bei gleicher Festigkeit ein verbessertes Umformvermadgen.

e Mit steigender Streckgrenze nimmt erfahrungsgemaf das Umformvermdgen
ab und die Spanne zwischen Einschniirung und Rif3 wird kleiner, was
besonders bei den CP- und MS- Stahlen erkennbar ist. Trotz dieser
Eigenschatft sind die CP- und MS-Stahle kaltumformbar.

e Bei kleinen Formanderungen treten infolge der hohen Verfestigung die
folgenden Umformeigenschaften auf:

e Es werden grofiere Volumenbereiche an der Umformung beteiligt

o Starke ortliche Werkstoffoeanspruchungen bei der Umformung auf Grund der
Verfestigung auf ein groReres Volumen verteilt, was einem Versagen durch

138 Da die Automobilhersteller bestrebt sind keine zusatzlichen Schmierwerkstoffe zu verwenden,

muss diese Aufgabe in der Regel von den im Walzwerk aufgetragenen Korrosionsschutzélen
Ubernommen werden.
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Reil3er entgegengewirkt (Aussage gilt unter Beachtung des
Umformvermdgens fur das betrachtete Festigkeitsniveau!)

e Im Vergleich zu den bisherigen Stahlsorten sind erheblich héhere Pressen-
und Blechhalterkrafte erforderlich.

e Es tritt eine starkere Neigung zur Faltenbildung auf, die im Verlauf der
Umformung noch zunimmt (Wechselwirkung Streckgrenzenniveau und
Verfestigung).

e Auf Grund der starken Verfestigung und der vorliegenden Festigkeiten wird es
zunehmend schwierig, Ziehteile am Ende des Ziehvorganges ausreichend
auszuformen (Pressenkraft!).

o Die Ruckfederung der DP- und RA-Stahle ist schon in der ersten Ziehstufe mit
einzuarbeiten und durch Ausprobe zu ermitteln. Der gesetzmalige
Zusammenhang zwischen der Streckgrenze und dem Malf3 der Ruckfederung
nach der Umformung ist auch in dieser Werkstoffklasse weiterhin giltig. Die
Ruckfederung nimmt mit abnehmender Dicke und zunehmender Streckgrenze
Zu.

e Die Einarbeitung der Werkzeuge muss auf Grund des spezifischen
Umformverhaltens unbedingt mit dem héher- und hdchstfesten
Serienwerkstoff erfolgen.

e Die Steuerung des Werkstoffflusses sollte mdglichst Gber die Blechhalterkraft
erfolgen. Der Einsatz einer Blechhalterkraftregelung ist hierbei von Vorteil.

e Im Falle des Einsatzes von Ziehsicken sind diese mit nicht zu engen Radien
auszulegen (Verfestigungsverhalten).

e Bei der Werkzeugstoffauswahl sind die h6heren Festigkeiten der
Stahlfeinbleche und die damit verbundenen héheren
Werkzeugbeanspruchungen zu beachten (z.B. Verschleil3).
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5 Mikroskopische Untersuchungsmethoden

Das menschliche Auge kann zwei Punkte noch dann als getrennt wahrnehmen,
wenn sie nicht dichter als 0,1 mm zusammen liegen. Da dieses Auflésungsvermogen
nicht ausreicht, um Strukturen metallischer Werkstoffe erkennen zu kénnen, werden
zu diesem Zweck Mikroskope eingesetzt.

Das maximale Auflésungsvermogen®*” bildgebender Verfahren hangt von der
Wellenléange der verwendeten Strahlung des Systems ab. Es kdnnen in der Regel
Objektstrukturen getrennt werden, deren Abstand in der GréRenordnung der
Wellenlénge liegt [HERO4]. Fur lichtmikroskopische Systeme kommen Wellenlangen
im sichtbaren Bereich (ca. 500 nm)**® in Frage, womit die maximale, sinnvolle
VergroRerung bei etwa 1:1000 liegt.

Sollen feinere Strukturen untersucht werden, kdnnen Elektronen als bildgebendes
Medium verwendet werden. Ihre Wellenlange hangt von der
Beschleunigungsspannung ab. In Rasterelektronenmikroskopen (REM) sind so
Auflésungsvermdgen von etwa 5 nm (Wolfram-Kathode) bis hin zu 1 nm im
Feldemissions-REM realisierbar. In Transmissionselektronenmikroskopen (TEM) sind
Auflésungsvermdgen von ca. 0,1 nm erreichbar [SCHUQ7].

Die nicht optischen bzw. nicht elektronenoptischen Verfahren mit gleicher oder noch
hoherer Auflosung wie zum Beispiel Rasterkraftmikroskopie, Feldionenmikroskopie
oder Rastertunnelmikroskopie spielen im Rahmen der durchgefuhrten
Untersuchungen keine Rolle.

5.1 Lichtmikroskopie

Klassische Auflichtmikroskope haben einen Strahlengang wie er in Abbildung 158
dargestellt ist.

Ok
F, Ob F, F')
G 7 F2
& zB
EP A
< t >

Abbildung 158: Strahlengang eines Auflichtmikroskopes [HERO4]; Ob: Objektiv; G:
Gegenstand, ZB: Zwischenbild; Ok: Okular; t: Tubusléange; EP: Eintrittspupille; AP:
Austrittspupille; F: Brennpunkt

37 Unter dem lateralen (seitlichen) Aufldsungsvermdgen eines Mikroskops versteht man den

minimalen Abstand zweier Objektpunkte, die gerade noch getrennt voneinander abgebildet werden
kénnen [HASOS].

%8 Dieser Zusammenhang wird nach Ernst Karl Abbe (* 23. Januar 1840 in Eisenach, 1 14. Januar
1905 in Jena) einem Astronomen, Physiker, Optiker, Unternehmer und Sozialreformer, der zusammen
mit Carl Zeiss und Otto Schott die Grundlagen der modernen Optik schuf, als Abbe-Limit bezeichnet.
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Eine Objektivlinse erzeugt ein vergro3ertes Zwischenbild, das mit Hilfe des als Lupe
wirkenden Okulars betrachtet wird [HERO4]. (Moderne Lichtmikroskope besitzen in
der Regel zwei Okulare, um ein entspannteres Betrachten mit beiden Augen zu
ermdglichen.) Das so erzeugte Bild ist virtuell und kann nicht ohne weitere Hilfsmittel
dargestellt werden, wobei die Linse des menschlichen Auges ein reelles Abbild auf
der Netzhaut erzeugt. Da metallische Proben lichtundurchlassig sind, missen sie von
oben, also durch den Strahlengang selbst, beleuchtet werden. Hierzu ist es unter
Anderem notig, eine Tubuslinse einzufiihren, die mit dem Okular zusammen wie ein
Fernrohr wirkt, dass das vom Objektiv erzeugte Bild im Unendlichen betrachtet.

Die verschiedenen Vergrof3erungen lassen sich durch einen Wechsel der Objektive
erreichen, die in der Regel in einem Revolver angebracht sind, um ein leichtes
Wechseln zu erméglichen. Die Scharfentiefe®*® eines solchen Lichtmikroskops ist
abhangig von seiner momentanen Vergrof3erung, sie liegt bei maximaler
VergroRerung bei lediglich 0,4 um [SCHUOQ7]. Hierin liegt der Grund warum nur
planare Flachen und keine Bruchflachen betrachtet werden kdnnen. Aul3erdem
mussen diese Flachen exakt geschliffen und entsprechend parallel zum
Mikroskoptisch sein.

Prinzipiell stehen verschiedene Betrachtungsmethoden zur Verfigung, von denen
die 2 wichtigsten:

- Hellfeldabbildung

- Dunkelfeldabbildung
im Folgenden beschrieben werden.

5.1.1 Hellfeldabbildung

Bei der Hellfeldabbildung wird das Objekt praktisch senkrecht, also entlang des
Strahlenganges, beleuchtet. Zur Erzeugung des Bildes werden die regular
reflektierten Strahlen und die schwach diffus reflektierten Strahlen genutzt (siehe
Abbildung 159, links). Der Kontrast entsteht durch: Unterschiedliche
Brechungsindices der Gefligebestandteile, Differenzen des Absorptionskoeffizienten
und Intensitatsverminderung als Folge von diffusen Reflexionen und Streuung
[SCHUO7].

Da diese Unterschiede bei den verschiedenen Gefligebestandteilen in der Regel
sehr klein sind, missen die Schliffe vor dem Betrachten geatzt werden, um den
Kontrast zu erhdéhen.

5.1.2 Dunkelfeldabbildung

Bei der Dunkelfeldabbildung (siehe Abbildung 159 rechts) wird die Oberflache der
Probe seitlich beleuchtet. Die regulér reflektierten Strahlen treffen nicht in das
Objektiv, was dazu fuhrt, dass nur diffus reflektierende Bereiche wie zum Beispiel
Kratzer, Poren oder tiefer geatzte Korngrenzen (siehe Abbildung 159) abgebildet
werden [SCHUOQ7]. Diese Methode wird daher haufig eingesetzt, um mechanische
Oberflachenbeeinflussungen wie Kratzer, Risse, Lunker, Poren, Ausbriche usw.
sichtbar zu machen.

%9 Die Scharfentiefe ist die axiale Ausdehnung des Bereichs im Objektraum (der maximale

Hohenunterschied), der auf der Bildebene hinreichend scharf abgebildet wird.
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Abbildung 159: Vergleich von Hellfeldaufnahme mit Beleuchtung (durchgezogene Linie) von
oben durch den Tubus (links) und Dunkelfeldaufnahme mit Beleuchtung von der Seite (rechts)
[SCHUO07]

5.1.3 Heiztischmikroskopie

Eine spezielle Form der Lichtmikroskopie, zur Untersuchung von metallischen
Proben bei erhéhten Temperaturen, ist die Heiztischmikroskopie. Hierbei werden
handelstbliche Lichtmikroskope verwendet, deren Objektive es ermdglichen, einen
groReren Abstand zwischen der Linse und dem Objekt zulassen. Die Probe selbst
kann sich dann in einer beheizbaren Vakuumkammer unterhalb des
Objektivrevolvers befinden (siehe Abbildung 160).

Druckmessgerdte Nahinfrarotkamera
(bis 10™ mbar und 10° mbar)
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Detailansicht Vakuumkammer

Stromversorgung =

Scroll-Pumpe Turbomolekularpumpe Vakuumkammer Heizplatte Detailansicht
Probe

Abbildung 160: Aufbau des modifizierten Heiztischmikroskops am Institut fur Werkstoffkunde

Der schematische Aufbau des Heiztischmikroskops wird in Abbildung 160 gezeigt. Es
besteht im Wesentlichen aus einer Hochvakuumkammer, in der sich ein Heizelement
befindet, auf dem die Proben in Saphirglastiegeln erhitzt werden kénnen. Durch das
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Vakuum wird verhindert, dass es zu einer unerwinschten Oxidation der
Probenoberflache kommit.

Die Temperatur im Inneren der Kammer kann auf bis zu 2000 °C erhdht und mit Hilfe
von Thermoelementen gemessen bzw. geregelt werden. Durch ein Saphirglasfenster
im Deckel ist eine Beobachtung der Probe wéhrend des Versuchs durch eine auf
dem Mikroskop angebrachte NIR-Kamera®*® (SU320-1.7RT, Fa. Sensors Unlimited)
maglich. Die Abkuhlgeschwindigkeiten in diesem Mikroskop sind in der Regel nicht
grol3 genug, um Ungleichgewichtszustande wie martensitische Geflige zu erzeugen.

5.1.4 Schliffherstellung

Da nur sehr glatte Flachen untersucht werden kénnen, miissen aus den zu
untersuchenden Proben zunéachst Schliffe hergestellt werden. Dieser Vorgang
beginnt mit dem Heraustrennen der Proben aus dem Grundkérper, wobei darauf zu
achten ist, keine thermischen und mechanischen Veranderungen im Gefuge zu
erzeugen. Neben dem Wasserstrahlschneiden [PUDO04] eignen sich also vor allem
Nasstrennverfahren.

Anschliel3end werden die Proben meist in Kunststoffe eingebettet, um die
Standflache zu erhdéhen, was beim anschlielRenden Schleifen garantieren soll, dass
auch die Kanten der Probe ohne Verrundungen geschliffen werden. Hieran schliel3t
sich das Schleifen und Polieren der Proben auf rotierenden Drehtellern an, bis
schlieBlich mit KorngréRen von 1 um bis 3 um die Politur abgeschlossen wird
[PETOS6].

Da wie bereits beschrieben die Kontraste bei polierten Oberflachen nur sehr schwach
ausgepragt sind, erfolgt vor der Betrachtung der Schliffe im Lichtmikroskop meist
eine Beeinflussung der Probenoberflache. Diese kann durch chemisches,
elektrolytisches oder thermisches Atzen oder Beschichten vorgenommen werden.
Fur die hier untersuchten Stahle ist das chemische Atzen das mafRgebliche
Verfahren.

Ziel des Atzens ist es, dass Korn- bzw. Phasengrenzen zu Einschnitten vertieft
werden, an denen dann diffuse Reflexion stattfindet (sie sind in der
HellfeldAbbildung dunkel und in der DunkelfeldAbbildung hell). Gleichzeitig werden
Kornflachen je nach Phasentyp oder auch in Abhangigkeit der Orientierung zur
Schliffebene unterschiedlich stark aufgeraut. Hierdurch wird die diffuse Reflexion im
Vergleich zur regularen verstarkt. AuRerdem kénnen auf den einzelnen Phasen
orientierungs- und/oder phasenabhangige diinne Schichten aufgebracht werden, die
zu Interferenz-Effekten zwischen dem an der Schichtoberflache und dem an der
Probenoberflache reflektierten Licht fihren [SCHUQ7].

5.1.5 Atztechniken fir Mehrphasenstahle

Agneli, Kneissl und Fireder beschreiben in [AGNO6] ausfiihrlich verschiedene
Methoden zur Phasencharakterisierung von Mehrphasenstahlen mittels
Atztechniken, die es ermdoglichen eine qualitative Phasenidentifikation vorzunehmen.
Diese kann entweder mittels selektiver Abtragsétzung oder mit Hilfe von
Farbniederschlagséatzungen realisiert werden.

4% NIR= Nahes Infrarot (englisch: near infrared ) bezeichnet den sich direkt an das sichtbare

Spektrum anschlieRenden Frequenzbereich mit WellenlAngen von 780 nm bis 1400 nm.
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5.1.5.1 Selektives Auflésen der Gefligebestandteile

Die Geschwindigkeit, mit der sich die einzelnen Phasen des geéatzten Gefliges im
Atzmittel auflosen, hangt von ihrer Elektronegativitat bzw. ihrer Potentialdifferenz ab.
Eine Linearkombination der Standardpotentiale gibt fiir die relevanten Phasen die in
Tabelle 12 angegebenen Werte an.

Tabelle 12: Errechnete Potentialdifferenzen der Gefligebestandteile gegeniiber Ferrit [AGNO6]

Ferrit Bainit Martensit - Martensit - Perlit
Restaustenit'** | Restaustenit
Kohlenstoff [%] | 0,02 0,20 0,40 0,80 6,69
Potential- 0,0 +1,6 +3,5 +8,9 +75,3

differenz [mV]

Mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt werden die Phasen edler (von links nach
rechts), so dass sich ihre Auflésung verlangsamt. Fir Martensit und Restaustenit
resultieren rechnerisch die gleichen Potentiale, da der Kohlenstoffgehalt gleich ist.
Dies fuihrt dazu, dass sich beide Phasen in etwa gleich verhalten und daher schlecht
zu unterscheiden sind.

Restaustenit KarbidJe/ZeWitit

Martensit [ gainit  Iperlit

Abbildung 161: Modell der selektiven Phasenatzung bei Mehrphasenstéahlen nach [AGNO06]

Den zu erwartenden Abtrag an den unterschiedlichen Phasen zeigt Abbildung 161.
Dieser hangt allerdings nicht ausschlie3lich von der Potentialdifferenz ab, sondern
wird neben der Kornorientierung auch stark durch das Vorhandensein von
Gefligefehlern beschleunigt. Hierin liegt auch die Méglichkeit zur Unterscheidung des
(relativ fehlerfreien) Restaustenits vom stark gestorten Martensit. Vom restlichen
Geflige lassen sich beide Phasen aber leicht unterscheiden, wobei eine
Untersuchung im REM oder eine Darstellung der Topographie mit Hilfe eines
konfokalen Lasermikroskops vorteilhaft ist. Im Einzelnen zeigen die erwahnten
Phasen nach [AGNO06] beim Atzen das in Tabelle 13 beschriebene Verhalten.

%! Je nach Stahlgite kann der Kohlenstoffgehalt im Austenit oder Martensit variieren.



Mikroskopische Untersuchungsmethoden 181

Tabelle 13: Verhalten von Mehrphasenstéahlen beim Atzen [AGNO06]

Austenit: geringer bis kein Abtrag, daher eher glatte
Oberflachenmorphologie zu erwarten

Martensit: geringer Abtrag, sehr ahnlich wie bei Austenit; leichter Abtrag mit
einer Atzstruktur zu erwarten; Atzangriff auch eine Funktion vom C-
Gehalt im Martensit

Martensit: Verhalten zwischen Martensit und Bainit

(angelassen)

Bainit: Abtrag wie Ferrit, relativ stark; karbidische Ausscheidungen sollten

unbeeinflusst bleiben; Gefahr des Herauslosens der
Ausscheidungen und damit des Verlorengehens

Ferrit: starkster Abtrag; starke Abhéngigkeit von Kornorientierung;
Korngrenzenstruktur gut ersichtlich; in Abhangigkeit der
Kornorientierung leichte Struktur

Als Atzmittel fiir das selektive Abtragen konnen Nital (5 % Salpetersaure in Ethanol)
oder Pikral (4 % Pikrinsaure'*? in Ethanol) verwendet werden [PETO08].

5.1.5.2 Farbatzung durch Niederschlagsbildung

Durch den Einsatz verschiedener chemisch reaktiver Losungen ist es maglich, auf
der Oberflache des Substrates einen dinnen, durchsichtigen Film abzuscheiden.
Dieser Film kann sich bei einer Atzung nach ,LePera“ oder ,Klemm* (siehe
Tabelle 14) auf den anodischen Bereichen des Gefliges niederschlagen oder, bei
Verwendung von Molybdanséaure, auf den kathodischen Bereichen des Gefliges
(siehe Abbildung 162).

Tabelle 14: Zusammensetzung von Farbniederschlagsatzmitteln nach [AGNO06]

Bezeichnung

Zusammensetzung

Atzprinzip

LePetra 1 % Na-Metabisulfit in Niederschlagséatzung fur
Aqua dest. und 4 % anodische Bereiche
Pikrinséure in Ethanol
(direkt vor Gebrauch zu
gleichen Teilen mischen)

Klemm Stamm-Losung: Niederschlagsatzung fur

1000 g Na-thiosulfat in
300 ml entmineralisiertem
Wasser

unmittelbar vor dem Atzen
2 g Kaliummetabisulfit in
100 ml Stammldsung
ansetzen

anodische Bereiche

Molybdéanséaure

5 ml Flussséaure in 95 ml
Aqua dest. ansetzen und
gesattigte Losung mit
MoQOg;-Pulver erzeugen

Niederschlagsatzung fur
kathodische Bereiche

142

Abgesehen davon, dass Pikrinséure (trocken) explosiv ist und bei der Halifax-Explosion 1917 fur

die starkste je von Menschen ausgeloste, nicht-atomare Explosion verantwortlich war, ist sie giftig.
Ihre Eignung als Atzmittel ist daher stark eingeschrankt.
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Die im Lichtmikroskop sichtbare Verfarbung beruht auf der Reflexion des Lichts an
der Oberseite der aufgebrachten Filme sowie an deren Unterseite. Zwischen beiden
Strahlbiindeln kommt es zur Interferenz und in Abh&ngigkeit der Dicke des Films zu
einer entsprechenden Verfarbung, wie sie auch an Seifenblasen oder Olfilmen
beobachtet werden kann [HERO4]. Die letztlich resultierende Farbe des Films ist also
von dessen Dicke abhangig.

anodische Filmbildung

kathodische Filmbildung

K Ki\
A 1A A

A... Anode (Ferrit), K... Kathode (Martensit/Restaustenit)

Abbildung 162: Modell der kathodischen und anodischen Niederschlagsatzung nach [AGNOG6]

Abbildung 163: Geflige eines TWIP-Stahls mit typischen eckigen Korngrenzen des Austenits
und wenigen Zwillingen sowie einem Mischkarbid vom Typ (Fe, Mn);C (weil3er Streifen);
Lichtmikroskop, Farbatzung nach Klemm.

Die Farbatzung eines TWIP-Stahls mit rein austenitischem Gefiige nach Klemm zeigt
Abbildung 163. Es lassen sich die typischen eckigen Korngrenzen und Zwillinge des
Austenits gut erkennen. Die verschiedenen Koérner haben in Abhéangigkeit ihrer
Orientierung unterschiedliche dicke Oxidfilme und erscheinen daher in
unterschiedlichen Farben. Bei dem weif3en Streifen handelt es sich um ein
Mischkarbid vom Typ (Fe, Mn)sC.
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5.1.6 Gribchenatzung

Wenn geschliffene Oberflachen eines kristallinen metallischen Werkstoffs einem
Atzangriff ausgesetzt sind, kann dieser Vorgang unter bestimmten Bedingungen vor
allem an den Durchstof3punkten von Versetzungen in dieser Oberflache stattfinden.
Hier entstehen dann Atzgriibchen, die schlieRlich Ausdehnungen annehmen, die mit
dem Lichtmikroskop sichtbar gemacht werden kénnen [SCHUOQ7, HULO7, GOTO7].
Voraussetzungen fur diese Form des selektiven Angriffs sind:
1. Eine starkere Potentialdifferenz auf Grund der (Verunreinigungs-)Atome,
die sich im Bereich der Versetzung angelagert haben.
2. Die Gitterverspannung auf Grund des Spannungsfeldes der Versetzung
3. Bei Schraubenversetzungen findet aus geometrischen Griinden am
Durchstof3punkt ein Prozess statt, der wie umgekehrtes Kristallwachstum
ablauft. Der prinzipielle Ablauf der Griibchenbildung ist in Abbildung 164
gezeigt.

(a) (b)

(d)

Abbildung 164: Atzgriibchen durch Stufenversetzungen (a, b) oder Schraubenversetzungen
(c, d) [GOTO7]

Das Aussehen der Atzgriibchen ist abhéangig von der kristallografischen Ebene, die
parallel zur Schliffenbene liegt. Die Gribchen (siehe Abbildung 165) bilden sich bei
kubischen Kristallen als Tetraeder in {111}-Ebenen (rechte Seite der Abbildung), als
Waiirfel in {100}-Ebenen (Mitte) und als keilfdrmige Vertiefungen in {110}-Ebenen aus
[GOTO7].
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Abbildung 165: Atzgriibchen in Kérnern mit unterschiedlicher Orientierung zur Schliffebene;

Mitte: geringe Versetzungsdichte auf {100}-Ebene, rechts: mittlere Versetzungsdichte auf
{111}-Ebene, unten grofRe Versetzungsdichte auf gleicher Ebene.

Durch mehrfaches Atzen einer Flache vor und nach der Verformung der Probe
konnen mit Hilfe der Atzgriibchenmethode die Bewegungen der Versetzungen
sichtbar gemacht werden (siehe Abbildung 166).

Abbildung 165 zeigt im unteren Bereich auRerdem, dass das Atzgriibchenverfahren
auf relativ geringe Versetzungsdichten (kleiner als 10*° m) [SCHUO07] beschrankt ist,
da die Gribchen sonst zusammenwachsen und einzelne Versetzungen schwer zu
identifizieren sind.
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Abbildung 166: Nachweis der Versetzungsbewegung mit Hilfe der Atzgribchenmethode; Durch
die Prozessfolge Atzen - Verformen - Atzen sind die DurchstoBpunkte vor und nach der
Bewegung der Versetzungen sichtbar.
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Im Ausgangszustand der Probe haben die Versetzungen die Oberflache an den alten
Positionen durchstoRBen. Da bei den spateren Atzangriffen an dieser Stelle keine
Versetzung mehr vorhanden war, bildet sich dann ein flacher Boden des
wachsenden Atzgriibchens aus. Die neuen Positionen der Versetzung haben eine
Tetraeder bzw. Wirfelform. Wie weit sich die Versetzungen bewegen, hangt von der
Hohe und Dauer der aufgebrachten (Schub-)Spannung ab [HULO7].

5.2 Elektronenmikroskopische Verfahren

5.2.1 Rasterelektronenmikroskopie

Wie erstmals vom Ernst Abbé beschrieben ist das Auflésungsvermdgen
mikroskopischer Gerate durch ihre Wellenlange begrenzt und liegt im Bereich des
sichtbaren Lichts bei etwa 200 nm.

Um ein hoéheres Auflésungsvermdgen zu erreichen mussen kleinere Wellenlangen
zur Anwendung kommen. Die Wellenlangen von Elektronen () sind von ihrer Masse
(m), ihrer Geschwindigkeit (v) (und damit letztlich der Beschleunigungsspannung)
und dem Planckschen Wirkungsquantum (h) abhangig (siehe Gleichung 31) [ZHAQ9].

Gleichung 31
h
A=—
mv

Bei einer Energie von 100 keV ergibt sich eine Wellenlange von 0,0037nm
[SCHUOQ7]. Anders als Lichtmikroskope kdnnen Elektronenmikroskope diese
Auflésungsvermogen auf Grund von Linsenfehlern allerdings nicht erreichen.
Tatsachliche Auflésungsvermdgen sind auf etwa 0,1 nm beschrankt.

5.2.1.1 Funktionsweise des REM bei der Bildgebung

Der prinzipielle Aufbau eines REM ist in Abbildung 167 dargestellt. Seine
Funktionsweise beruht darauf, mit Hilfe einer Beschleunigungsspannung (in der
Regel 1 kV bis 50 kV) einen Elektronenstrahl zu erzeugen, der durch Spulen
abgelenkt werden kann, um mit ihm die Oberflache einer Probe abzurastern. Fir
jeden Punkt der Probe kann dann entweder die Zahl der zurlick gestreuten
Elektronen (back scatter electrons BSE) oder die Anzahl der Sekundarelektronen
(SE) ermittelt werden, die von den priméaren Elektronen aus dem Material emittiert
werden. Dieser Zahl wird ein Grauwert zugeordnet, der schlief3lich auf einem Monitor
dargestellt wird und so ein Bild der Probe erzeugt [ZHA09, SCHUOQ7].

Bei der Art der Bereitstellung der Elektronen existieren zwei unterschiedliche
Moglichkeiten. Bei einfachen Geraten werden die Elektronen aus einem beheizten
Wolframfilament oder einem Lanthanhexaboridkristall**® abgesaugt. Ein besseres
Auflésungsvermdgen erreichen Gerate mit Feldemissionskathoden. Diese bestehen

143 |_anthanhexaborid ist der Stoff mit der geringsten Elektronenaustrittsarbeit (2,7 eV).
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aus einer feinen Wolframkristallspitze, aus der durch Anlegen eines starken
elektrischen Feldes die Elektronen ,heraustunneln®. Der Vorteil dieser
kostenintensiveren Technik ist, dass die so erzeugten Elektronen alle ein gleiches
Energieniveau bzw. die gleiche Geschwindigkeit besitzen. Zusatzlich starten die
Elektronen nahezu vom gleichen Ort. Der Durchmesser der Elektronenquelle betragt
nur 3 nm bis 20 nm im Vergleich zu 20 nm bis 50 nm bei einer konventionellen
Wolframkathode. Die Elektronen lassen sich daher mit der Elektronenoptik im
Feldemissions-REM exakter buindeln als die aus Wolframkathoden stammenden
Elektronen.
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Abbildung 167: Prinzipieller Aufbau eines REM; links: Strahlengang und Detektoren; rechts:
zum bestrahlten Punkt zugehdrige Position im Bild [Wikimedia, User User:Leyo. CC-by-sa-
Lizenz]

Das stark topografische Aussehen der Proben bei Auswertung der SE liegt darin
begrindet, dass diese Elektronen nur Gber eine sehr geringe Energie verfiigen (5 eV
bis 100 eV) und daher nur wenige nm durch das Material dringen kénnen. An Spitzen
und Kanten kdnnen daher relativ viele Elektronen abgesaugt werden, wéhrend am
Grund von Vertiefungen praktisch alle SE vom Material absorbiert werden (siehe
Abbildung 168).

Primérelektronen 20 keV

L &

Saug-Gitter
+300 V

Probe *
Sekundarelektronen 50 -100 eV

Abbildung 168: Verhalten von Sekundarelektronen in Abhangigkeit der Topografie
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Gerade dies entspricht unserer optischen Wahrnehmung beleuchteter Topografien:
Hugelkamme treten hell hervor, wahrend Talbdden dunkel erscheinen. Das ist der
Grund dafur, dass wir es beim Betrachten von REM-Aufnahmen so leicht haben, die
Topographie der Probe zu erkennen (siehe Abbildung 169).

Da der Elektronenstrahl beim Austritt aus der Saule relativ gut gebindelt verlauft und
der Abstand zwischen dem Auftreffpunkt der Elektronen und dem Detektor keinen
gravierenden Einfluss auf das Ergebnis hat, lassen sich auch relativ weit voneinander
entfernte Punkte in der gleichen Aufnahme scharf darstellen. Diese im Vergleich zu
Lichtmikroskopen sehr grol3e , Tiefenscharfe® ist ein weiterer Vorteil der
Elektronenmikroskopie (siehe Abbildung 169).
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Abbildung 169: REM-Aufnahme von Asbestfasern*

Mit den zuriick gestreuten Elektronen (BSE) lasst sich ein Kontrast darstellen, der auf
dem unterschiedlichen Rickstreukoeffizienten verschieden schwerer Elemente
beruht. Dieser fuhrt dazu, dass praktisch unabhangig von der Energie der
auftreffenden Elektronen Bereiche mit schweren Elementen bzw. héheren
Ordnungszahlen mehr Elektronen zurlick streuen, die vom BSE-Detektor erfasst
werden [ZHAOQ09]. Auch mit dieser Methode lasst sich ein gewisses Malf3 an
topologischer Darstellung realisieren, wenn der eigentlich konzentrisch um den
Primarstrahl angebrachte Detektor zur Seite gefahren wird. Dann erreichen nur BSE
den Detektor, die seitlich abgestrahlt werden, aber durch hoch stehende Strukturen
abgeschattet werden, was wiederum ein dreidimensionales Aussehen hervorruft.

Das Auflosungsvermogen typischer REM mit Wolframkathode betragt etwa 5 nm,
Feldemissions-REM erreichen Auflésungen bis zu 1 nm. Die erzeugten Abbildungen
der Objektoberflachen weisen eine sehr hohe Scharfentiefe auf und die maximale
theoretische VergroRerung entspricht etwa 1.000.000:1. Meistens werden jedoch
VergroRerungen unterhalb von 30.000:1 genutzt.

144 Sammelbezeichnung fur verschiedene Minerale aus der Klasse der Silicate. Eine eindeutige

Zuordnung der Fasern lasst sich erst mit Hilfe der im REM leicht durchzufihrenden EDX-
Untersuchung zur Bestimmung der chemischen Zusammensetzung vornehmen.
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In der Regel haben die Vakuumkammern moderner Rasterelektronenmikroskope
einen Bauraum von einigen Kubikdezimetern. Es ist also nur bei kleinen Bauteilen
maglich, diese komplett in der Kammer unterhalb der Elektronenséule zu
positionieren.

Seit einigen Jahren sind auch Geréte mit deutlich groReren (bei den grof3ten
Modellen sogar begehbaren) Kammern im Einsatz. Diese Grol3kammer-
Rasterelektronenmikroskope erméglichen es auch, grol3e und schwere Proben (mit
dem Gabelstapler) in das Mikroskop zu legen. So kdnnen an Bauteilen wie
Schleifscheiben oder Schmiedegesenken Uber die gesamte Lebensdauer Verschleil
oder Rissfortschrittsmessungen durchgefihrt werden.

Abbildung 170: Blick in die Kammer eines GroBkammer-REM, in der verschiedene
Kunstgegenstande zur Untersuchung aufgebaut sind

Natdurlich ist der Einsatz dieser Gerate auch dann angezeigt, wenn die Besitzer der
zu untersuchenden Proben deren strukturelle Integritat erhalten mochten (siehe
Abbildung 170).

5.2.1.2  Mikro-Zug-/Druckmodul

Wenn in konventionellen oder GroRkammer-REM ausreichend Platz vorhanden ist,
kénnen verschiedene Versuchseinrichtungen direkt in die Kammer eingebracht
werden. Eine dieser Vorrichtungen, die im Rahmen dieser Arbeit zur Untersuchung
der mikrostrukturellen Veranderung des Gefliges eingesetzt wurde, ist ein Mikro-Zug-
/Druckmodul des Herstellers Kammrath und Weil3 (siehe Abbildung 171).
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Abbildung 171: Mikro-Zug-/Druckmodul mit eingebauter Zugprobe beim Einschieben in die
Vakuumkammer des REM

Mit Hilfe des in Abbildung 171 gezeigten Gerates, kdnnen Zug- oder Druck- sowie
3-Punktbiegeversuche im REM vorgenommen werden, wahrend gleichzeitig™*®
Veranderungen der Gefligestruktur beobachtet werden kénnen. Die technischen
Daten des Gerétes sind wie folgt:

Maximale Kraft: 10000 N
Maximaler Verfahrweg: 12 mm
Geschwindigkeit: 0,1 bis 20 um/s
Messdaten: als Kraft-Jochweg-Werte
Spindelabstand: 60 mm
Temperaturbereich: von -100 °C bis 950 °C
Maximale Probendicke: 5 mm
Maximale Probenbreite

- im Messbereich:10 mm

- im Einspannbereich: 18 mm
Maximale Probenlange: 50 mm
Minimale Probenlange: 30 mm

5213 Chemische Analysen im REM

Zur Charakterisierung der Elementzusammensetzung kleiner Probenbereiche wird im
REM haufig die charakteristische Rontgenstrahlung [HERO4] genutzt. Diese entsteht,
wenn ein Elektron des Elektronenstrahls in einem der Atome der Probe ein
kernnahes Elektron aus seiner Bahn schlagt. Diese Liicke wird sofort von einem
energiereicheren Elektron aus einem hoheren Orbital aufgeflillt. Die Energiedifferenz
wird in Form eines Réntgenquants frei. Die dadurch entstandene Réntgenstrahlung
ist charakteristisch fiir den Ubergang von der hohen auf die niedrige Schale, der fiir
alle Atome dieses chemischen Elements gleich ist.

Die so entstandene Rontgenstrahlung kann mit zwei verschiedenen Verfahren
analysiert werden. Zum einen wir die Energie der Strahlung analysiert (EDX) zum
anderen die Wellenlange der Strahlung (WDX) [ZHAQ9]. Letzteres ist genauer aber
wesentlich aufwendiger.

Die gangige Methode am REM ist daher die ,Energiedispersive Rontgenstrahlen-
Analyse* (EDX)*°. Mit diesem Verfahren lassen sich bis auf die 10 leichtesten alle
Elemente (gleichzeitig) detektieren [SCHUOQ7].

%% Da das Abscannen des Aufnahmebereiches einige Sekunden dauert, wird der Versuch solange

angehalten.
146 Energy Dispersive X-Ray Analysis
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Bei der Auswertung der Messung werden die gezahlten Ereignisse uber der
zugehdrigen Energie grafisch dargestellt (siehe Abbildung 172).

0.90 180 270 360 450 5.40 6.30 720 a.10 900 keV

Abbildung 172: EDX-Analyse am Einschluss in der Bruchwabe®’; Eisen und Kohlenstoff sind
in der Matrix enthalten, die hohen Gehalte an Schwefel und Mangan identifizieren das
untersuchte Material als Mangansulfid.

Es lasst sich auf diese Weise auch eine prozentuale Zusammensetzung der
untersuchten Probe ermitteln. Zu berticksichtigen ist hierbei jedoch, dass sich sowohl
Kohlenstoff**® als auch Bor schlecht quantifizieren lassen. Elemente, die noch
leichter sind, kdnnen mit dieser Methode nicht nachgewiesen werden, da die Energie
ihrer charakteristischen Strahlung nicht hoch genug ist.

Abbildung 173: Elementverteilung in einer Terrassenbruchflache®; oben: links: durch

Sekundérionen erzeugte Abbildung ; 2. v.I: durch Riuckstreuelektronen erzeugte Abbildung;
3.v.l: Chromverteilung; rechts: Manganverteilung; unten von links nach rechts: Verteilung von
Kohlenstoff, Schwefel, Eisen. (Identifizierung aller Elemente anhand der Ka-Linie)

" Dies ist die Analyse eines der im Kapitel ,Bruchmechanismen® dargestellten sproden Einschliisse

auf dem Grund einer Bruchwabe.

8 Dies liegt in erster Linie an einer kaum zu vermeidenden Verschmutzung der Probenoberflachen
mit Kohlenstoff.

149 Wenn ein zu hoher Gehalt von Schwefel mit Mangan abgebunden im Geflige vorliegt, versprodet
das Bauteil und es entstehen Risse, die von einem der langgestreckt in Walzrichtung liegenden MnS-
Einschlisse zum néchsten springen und so eine Bruchtopografie erzeugen, die einer in Terassenform
angelegten Bergflanke entspricht.
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Neben punktférmigen Untersuchungen der chemischen Zusammensetzung kbnnen
auch flachige Scans im REM vorgenommen werden, bei denen die Elemente
entsprechend ihrer Haufigkeit unterschiedliche Farbwerte zugewiesen bekommen
(siehe Abbildung 173). Mit dieser Methode kénnen auch nicht ebene Geometrien wie
zum Beispiel Bruchflachen untersucht werden, was mittels
Elektronenstrahlmikroanalyse nicht mdglich ist.

5.2.2 Electron Backscatter Diffraction (EBSD)

Eine weitere Untersuchungsmethode am REM ist das EBSD-Verfahren (Electron
Back Scatter Diffraction). Dieses Verfahren wird angewand um die raumliche
Orientierung von Kristallen (Kérnern) zu bestimmen [SCHUOQ7].

Zur Analyse der Richtungen werden gebeugte Elektronen eingesetzt wozu die Probe
anders als bei der normalen Betrachtung unter 70° zum Strahlengang angeordnet
sein muss. AulRerdem muss die Oberflache der Probe geschliffen sein.

Die gebeugten Elektronen erzeugen Kossel-Kegel, die auf einem Detektorschirm als
Kikuchi-Linien (siehe Abbildung 174 (links)) erscheinen. Aus der Breite der Linien
und ihrer Richtung kann schlief3lich auf die Lage des Kristalls im Raum geschlossen
werden. Zur Darstellung dieser Lage werden in der Regel inverse Polfiguren gewahlt,
bei denen die Farben Richtungen zugeordnet sind. Dies fiihrt zu einer guten
Abgrenzung der einzelnen Korner'™®, Subkérner und Zwillinge (siehe Abbildung 174
(rechts)).

Elektronenstrahl

Abbildung 174: Entstehung eines EBSD-Bildes; links: Probenhalter mit 70° Kippung,
Elektronenstrahl, Probe mit verschiedenen Kristallebenen (Beispiele) und die resultierenden
Kikuchi-Linien (Quelle: Leibniz-Institut fir Festkdrper- und Werkstoffforschung Dresden e. V.);
rechts Auswertung der kristallographischen Orientierung als Falschfarbendarstellung

1%0 Bej Werkstoffen, die im Lichtmikroskop keine eindeutige Zuordnung von Kérnern ermdéglichen, wird

dieses Verfahren daher auch angewandt, wenn nur die Korngrenzen von Interesse sind und nicht die
Orientierung.
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Die fur den Einsatz dieser Technik bendtigten grof3en Elektronenstréme kénnen seit
einigen Jahren auch von den neuen Feldemitter-Mikroskopen zur Verfiigung gestellt
werden.

5.2.3 Elektronenstrahlmikroanalyse (ESMA)

Beim WDS wird zunachst durch den Beschuss mit einem Elektronenstrahl
charakteristische Rontgenstrahlung erzeugt. Diese Strahlung wird durch Beugung an
naturlichen oder synthetischen Kristallen in ihre spektralen Bestandteile zerlegt. Da
hier die Detektion tber die geometrische Position des Detektorkristalls erfolgt, muss
der Startpunkt der Rontgenstrahlung auf der Oberflache der Probe immer den
gleichen Abstand zum Kristall haben. Daher kénnen nur eben geschliffenen Proben
analysiert werden. Es lassen sich alle Elemente nachweisen, die schwerer sind als
Beryllium. Die relative Nachweisgrenze liegt bei einer Konzentration von 10 bis 10
[EBE91].

Im Vergleich zu energiedispersiven Systemen ist auch die spektrale Auflosung des
Rontgenspektrums wesentlich besser. Die Ergebnisse dieser Messungen werden in
der Regel in Form von Haufigkeitsverteilungen fur alle untersuchten Elemente
dargestellt (siehe Abbildung 176).

Abbildung 175: ESMA-Mapping eines Querschliffes durch den Rissbeginn in einem
vernickelten Stahlblech; oben links: von Ruckstreuelektronen erzeugte Abbildung; oben
rechts: Verteilung des Eisens; unten links: Verteilung des Nickels; unten rechts: Skalen
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5.2.4 Transmissionselektronenmikroskopie

Wenn Strukturen untersucht werden sollen, die zu klein sind um im REM dargestellt
zu werden, kdnnen diese (nach aufwendiger Praparation) mit der Hilfe eines TEM
untersucht werden, wo das Auflosungsvermégen noch um eine Gré3enordnung
besser ist. Hierbei werden die Proben im Gegensatz zum REM von den Elektronen
durchstrahlt, was einen erheblichen Aufwand zur Dinnung des Materials auf
Elektronentransparenz voraussetzt.

5.24.1 Praparationstechnik der Transmissionselektronenmikroskopie

Um das Geflige metallischer Werkstoffe zu analysieren, missen aus dem Volumen
des betreffenden Materials sehr kleine Proben prapariert werden. Damit der Einfluss
der mechanischen Bearbeitung mdglichst gering bleibt, wird die Vorpraparation, also
das Ausschneiden 80 pum bis 100 um dinner Ronden mit 3 mm Durchmesser,
beispielsweise mit einer Drahterodieranlage vorgenommen. Der Draht der
Drahterodieranlage hat einen Durchmesser von lediglich 0.25 mm um den
thermischen Einfluss beim Erodieren auf eine Probetiefe von weniger als 2 um bis

3 um zu begrenzen. Die Endpréparation auf durchstrahlbare Dicken erfolgt durch
elektrolytisches Polieren oder lonenstrahlatzen bis zum Lochdurchbruch. Die sich
keilféormig ausbildenden Lochrander sind, ausgehend von einer
Beschleunigungsspannung von 200 kV, fur Leichtmetalle zwischen 10 nm und 80 nm
durchlassig fur die im TEM beschleunigten Elektronen und fur die hier relevanten
Stahle in einem Bereich von 10 nm bis 200 nm. Nur hier kdnnen spater
Untersuchungen vorgenommen werden [EBE91].

Abbildung 176: Fertig préparierte TEM-Probe (REM-Bild) in unterschiedlichen VergréRerungen
(links) und als TEM-Durchstrahlungsbild (rechts)

In Abbildung 176 erkennt man in der Mitte des linken Bildes (REM Aufnahme) das
etwa 300 um grof3e Loch, dass in der 3 mm durchmessenden Probe erzeugt wurde.
Das kleinere Bild in der Mitte zeigt eine Ausschnittsvergro3erung des Lochrandes
(ebenfalls eine REM-Aufnahme) und schlieflich ist rechts das zugehorige
TEM-Durchstrahlungsbild dieses Randstlcks dargestellt.
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Beim lonenatzen wird zur weiteren Reduzierung der Probendicke vor dem
eigentlichen Atzen mit Hilfe eines Dimple Grinders von beiden Seiten eine Mulde in
die Probe geschliffen, bis die verbleibende Restdicke des Materials ca. 7 um bis

20 pm betragt.

Beim lonenatzen werden die rotierenden Proben mit Argonionen beschossen und so
die Oberflachenatome abgesputtert, um die Probe zunachst zu diinnen und dann zu
glatten [SCHA04, BAR90, MAS96, EBE91].

Eine elegantere Methode zur Herstellung elektronentransparenter Folien ist der
Einsatz eines Focused lon Beam in einem REM. Hierbei wird entweder an Stelle des
Elektronenstrahls oder zusatzlich zu diesem ein lonenstrahl eingesetzt. Im letzten
Fall spricht man von Dual-Beam oder Cross-Beam-Anlagen. Da auch der lonenstrahl
Sekundarelektronen aus dem Material herauslost, kann er analog zum
Elektronenstrahl zur Abbildung der Topografie genutzt werden. Wenn schwerere
lonen verwendet werden, in der Regel Gallium, kommt es zu einer weit starkeren
Wechselwirkung. Dann kann das Material abgetragen werden. So kdnnen zunachst
vor und hinter der Probe Grubchen erzeugt werden, um anschlie3end das lbrig
gebliebene Plattchen (ebenfalls mit Hilfe des lonenstrahls) an einen Manipulator zu
schweifen und in einer geeigneten Position zu fixieren (siehe Abbildung 177).

FIB ; WD = 5.1 mm i Stage at T= 10.0°
EHT = 5,00 kV T [ Width

1540 EsB Mag= 164 KX FIB Lock Mags = No Date :20 Nov 2008 00:59

Abbildung 177: Aus einer Blechprobe (TWIP-Stahl) mittels lonenstrahl herausgeschnittenes
Plattchen am Manipulator in einem REM mit Focused lon Beam (Quelle: Zeiss)

Wenn die heraus getrennten Plattchen noch zu dick sind, um im TEM untersucht
werden zu kénnen, lassen sie sich in ihrer neuen Position gut mit dem lonenstrahl
dinnen, wobei gleichzeitig ihre Transparenz kontrolliert werden kann (siehe
Abbildung 178). Bei modernen Anlagen kdnnen in der Regel direkt
elektronentransparente Dicken realisiert werden.
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WD = 5.0
SEM m EHT= 5 ou":\y/‘
1540 EsB — Mag= 195K X

Abbildung 178: TWIP-Stahl-Plattchen beim Dinnen mit Hilfe des lonenstrahls im REM,; links:
Durchstrahlungsbild zur Kontrolle der Elektronentransparenz; rechts:
Sekundérelektronenaufnahme (Quelle: Zeiss)

Der weil3e Fleck in der linken Seite von Abbildung 178 zeigt schon im REM, dass
eine ausreichende Durchlassigkeit fur den spater im TEM verwendeten
Elektronenstrahl gegeben ist. Die Probe kann jetzt auf einen Trager Ubertragen und
dann in das TEM eingeschleust werden.

Die bei dieser Art der Praparation verursachte Beeinflussung des Gefliges ist in der
Regel geringer als bei anderen Verfahren, es kann allerdings zu einer
Amorphisierung der Probe kommen.

5.24.2 Aufbau und Funktionsweise des TEM

Im Transmissionselektronenmikroskop sind die Wellenlangen der Elektronen
abhéangig von der Beschleunigungsspannung des Geréates (typisch etwa 100 kV bis
400 kV). Da die optimale Apertur des TEM sehr klein ist, bestimmt, anders als bei
Lichtmikroskopen, der Linsenfehler das Auflésungsvermogen der
Durchstrahlungselektronenmikroskopie [HOR93].

Bei hochauflosenden Geréaten konnen Auflésungen von ~ 0,1nm erreicht werden. Die
maximal sinnvolle Vergré3erung ist also mehr als 1000-mal gréRer als beim
Lichtmikroskop und mehr als 10-mal gré3er als im REM. Die kleinsten darstellbaren
Strukturen sind im Prinzip einzelne Atome [SCHUOQ7].
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Abbildung 179: Strahlengang eines Transmissionselektronenmikroskops (Quelle: Philips)

Der in Abbildung 179 dargestellte Strahlengang des TEM korrespondiert mit dem
Strahlengang eines auf dem Kopf stehenden Lichtmikroskops [GOTO07]. Zuséatzlich
zum Abbildungsmodus in der direkten Durchstrahlung ist es mdglich, die Interferenz
der an den Gitterebenen reflektierten Elektronen zu nutzen, um
Elektronenbeugungsaufnahmen anzufertigen [FULO8]. Hierdurch kénnen die
Gitterkonstanten bestimmt werden um die durchstrahlte Phase exakt zu detektieren.
Zusatzlich kann bei der Untersuchung von einkristallinen Phasen (einzelnen Kornern)
mit Hilfe des Beugungsbildes auch die Orientierung der Phase im Raum,
beziehungsweise zum Elektronenstrahl, bestimmt werden. Gleichzeitig ist es moglich
die Ebenen zu bestimmen, in denen Versetzungen oder Gleitbander liegen, sowie
die Richtungen in die sich die Versetzungen bewegen.

5.2.4.3 Durchstrahlungsbilder

Fur die direkte Durchstrahlung eines Werkstoffs missen je nach Ordnungszahl und
Beschleunigungsspannung Folien einer Dicke von ~ 80 nm (Au, W) bis 300 nm (Al,
Si) hergestellt werden [GOO91]. Die Abbildung entsteht bei direkter Durchstrahlung
durch Streuung der einfallenden Elektronen an den Atomen in der Probe. Gitterfehler
sind Stérungen im Aufbau der Kristalle, durch welche die strenge Periodizitéat der
Atomanordnung unterbrochen wird. An den betreffenden Stellen schwankt daher die
Elektronenintensitat gegentber benachbarten, ungestdrten Bereichen, so dass die
gestorte Zone im elektronenmikroskopischen Bild gegeniiber der Nachbarschaft
Kontraste aufweist und damit sichtbar wird [SIM89].

Verschiedene Gitterdefekte und ihr Aussehen im TEM-Durchstrahlungsbild lassen
sich gut in Abbildung 180 erkennen. Neben den Korngrenzen sind auch deutlich die
dunkler erscheinenden Ausscheidungen vom Typ AlsMg. zu sehen. Die vorhandenen
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Versetzungen erscheinen als gewellte Linien und stauen sich in jeweils gleichen
Abstanden™®* vor den Ausscheidungen und Korngrenzen.

Abbildung 180: Durchstrahlungsbild eine AIMg5Mn-Legierung mit Ausscheidungen (dunkle
Phasen), Korngrenzen (gerade Linien) und Versetzungen (gewellte Linien)

5.2.4.4  Elektronenbeugung

Die im TEM zur Untersuchung genutzten Elektronen werden beim Passieren der
Probe an den Atomriimpfen der Gitteratome durch Anziehung gestreut, wobei sie
ihre Geschwindigkeit in der Regel nicht &ndern [HOR93]. Diese Elektronen erzeugen
nach der Braggbedingung ein Interferenzmuster (siehe Abbildung 181) wenn
Gleichung 32 erfullt ist.

180°—(0:+6) .

Abbildung 181: Reflexion von Elektronen(wellen) an den Atomen zweier verschiedener
Gitterebenen; Positive Interferenz tritt auf, wenn die Phasenverschiebung des (von links
eintretenden) Strahles ein ganzzahliges Vielfaches der Wellenlange ist .

*! Dieser durch eine Warmebehandlung erzeugte Effekt ist eine energetisch guinstige Konstellation fiir

die Versetzungen (siehe Kapitel Erholung).
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Gleichung 32
n-A=PN +NQ = MN -cos(180° — (& + 8)) + MN - cos(cx —6)

Dieser Ausdruck, der im Grunde nur besagt, dass positive Interferenz entsteht wenn
der Gangunterschied das Vielfache einer ganzen Wellenlange betrégt, lasst sich
vereinfachen und dann wie in Gleichung 33 darstellen.

Gleichung 33
n-A=2-d-sin(6)

Das durch diese Interferenz entstehende Beugungsmuster ist eine Punktewolke mit
gleichmafigen Abstanden und Winkeln zwischen den einzelnen Punkten.

(22-4)

“(22-2)

L (T1-4)
a(11-2)

[CLE)
#(00-2)

(-1 -1 -
e(11-2)
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#®(2-20)

(-3-3-2)
+(-3-30) -
*(-3-32) 1A

zone axis [1-1 0] ZrO2_tetragonal

Abbildung 182: Beugungsbild eines tetragonalen Einkristalls aus Zirkondioxid (links) und die
zugeordneten Ebenen (rechts)

Jeder dieser Punkte reprasentiert eine Ebenenschar des durchstrahlten Kristalls und
l&sst sich dieser Ebene auch eindeutig zuordnen. Das in Abbildung 182 gezeigte
Punktegitter wird reziprokes Kristallgitter genannt und ist im Grunde eine
Fourieranalyse des realen Gitters. Die Zuordnung zwischen der realen Ebenenschar
an der die Reflexion stattgefunden hat, die einen bestimmten Punkt erzeugt hat und
diesem Punkt geschieht wie in Abbildung 183 gezeigt.

a dys0

Abbildung 183: Reales Gitter mit Netzebenen (230) (links) und reziprokes Gitter (rechts) des
Kristalls mit Vektor, der zur entsprechenden (230)-Ebene zeigt

Der Vektor, der zum Punkt des reziproken Gitters fuihrt, steht senkrecht auf der
Ebene zu der dieser Punkt gehért und hat die zum Abstand der Ebenenschar
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reziproke L&nge. Die links dargestellte Ebenenschar (230)**? mit einem Abstand der

Ebenen von b/3 in b-Richtung und a/2 in a-Richtung hat demnach einen Gitterpunkt,
zu dem ein Vektor mit dem Wert (230) zeigt.

Fur kubische Kristallstrukturen stimmen die Richtungen im wirklichen Kristallgitter mit
denen des reziproken Gitters tberein [HOR93].

5.2.45 Phasenanalyse

Ein mehrphasiges Durchstrahlungsbild einer Probe aus 22MnB5 im verguteten
Zustand zeigt Abbildung 185 auf der linken Seite. Zur Identifizierung der
unterschiedlichen Phasen wurde ein Beugungsbild erstellt und dessen Reflexe
analysiert. Es ergeben sich aus den Abstanden und Winkeln der Beugungsreflexe
zwei unterschiedliche Phasen. Das grol3ere Gitter wurde durch Beugung an
Martensit erzeugt, das kleinere Gitter durch Beugung an den Ebenen eines Karbides
vom Typ M>3Ce.

Gleichzeitig wurde der Elektronenstrahl noch an verschiedenen weiteren Phasen
gebeugt, deren Reflexe als schwache Punkte im Hintergrund zu sehen sind.

W23

.’;‘(ﬁ 1)
-

‘ (21.3)
R "5 9.0
XY 552{) 1)

W2

‘zone axis [0 -I.1] M23C6 ®(-3-10)
zone axis [-3 9+-5] martensite C0.20 . !

Abbildung 184: Phasenbestimmung mittels Beugungsbild an einer Probe aus 22MnB5; links:
Durchstrahlungsbild mit verschiedenen Karbiden; rechts: Beugungsbild mit den reziproken
Gittern der Matrix (grof3es Gitter) und des ausgewahlten (eingekreisten) Karbides (kleines
Gitter)

Wenn die Korngrol3e so klein ist, dass der Elektronenstrahl auf seinem Weg durch
die Probe an vielen gleichen Phasen gebeugt wird, entstehen immer wieder die
gleichen reziproken Gitter, die auf Grund der regellosen Verteilung der Kérner aber
um die Zonenachse rotieren. Dann entstehen an Stelle der Beugungsgitter
Beugungsringe (siehe Abbildung 185 oben).

Ist die Verteilung der Kornorientierung zum Beispiel durch eine Textur nicht
statistisch oder ist das Material nicht sehr feinkristallin, entstehen Beugungsbilder
(siehe Abbildung 185 unten), bei denen die Intensitat auf den Ringen ungleichmaRig
verteilt ist [HOR93].

%2 pa die Blickrichtung parallel zu den Ebenen ist, erscheinen sie als Linien.
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Abbildung 185: Unvollstandige Beugungsringe an einem Polykristall aus Aluminium (unten)
und vollstandige Beugungsringe an einer nanokristallinen Goldprobe mit Strahlabdeckung
(oben)

5.2.4.6 Phasenzuordnung

Wenn anders als bei den in Abbildung 184 gezeigten Karbiden nicht automatisch klar
ist zu welcher Struktur das entsprechende reziproke Gitter gehdrt, kann man diese
mit Hilfe einer Dunkelfeldbeleuchtung zuordnen.

Ziel der Dunkelfeldaufnahme ist es, nur bestimmte Phasen sichtbar zu machen,
indem ausschlielich die von diesen Phasen gestreuten Elektronen zur

Abbildung genutzt werden. Es kommt bei diesem Vorgehen aber zu einer
Veranderung der Beleuchtungsbedingungen, so dass die Darstellung der einzelnen
Phase nicht das gleiche Aussehen hat wie im Gesamtbild [SCHUOQ7]. Abbildung 186
zeigt die beiden Mdéglichkeiten zur Erzeugung von Dunkelfeldaufnahmen im TEM.
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— Aperturblende —
(Beugungsbildebene) &

Dunkelfeldmodus Dunkelfeldmodus
mit verschobener mit gekipptem
Aperturblende Elektronenstrahl

Abbildung 186: Mégliche Varianten der Dunkelfeldbeleuchtung im TEM

Es kann entweder mit einer verschobenen Aperturblende gearbeitet werden
(Abbildung 186 links) um den Hauptstrahl und die nicht erwiinschten gebeugten
Strahlen auszublenden oder der Elektronenstrahl kann soweit gekippt werden, dass
nur der gewiinschte gebeugte Strahl durch die mittig platzierte Aperturblende gelangt
(Abbildung 186 rechts).

Das Ergebnis der Anwendung dieser Methode ist exemplarisch in Abbildung 187
dargestellt.
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Ubersichtsbild eines martensitischen Dunkelfeldaufnahme mittels des
Gefliges mit der Fremdphase Ferrit Reflexes R5 (Phase: Martensit)

Elektronenbeugungsbild des oben Dunkelfeldaufnahme mittels des
abgebildeten Gefuigebereichs Reflexes R3 (Phase: Ferrit)

Abbildung 187: Martensitische und ferritische Phasen in einer TEM-Probe (22MnB5). Oben
links: Durchstrahlungsbild; unten links: Beugungsbild; oben rechts Dunkelfeldaufnahme
mittels Beleuchtung durch Strahl von Reflex R5; unten rechts: Dunkelfeldaufnahme mittels
Beleuchtung durch Strahl von Reflex R3

Mit Hilfe des in Abbildung 187 gezeigten Vorgehens ist es moglich, die Ausdehnung
der ferritischen von der martensitischen Phase abzugrenzen, indem mit den
gebeugten Strahlen beider Beugungsgitter Dunkelfeldaufnahmen gemacht werden.
Auf der rechten Seite von Abbildung 187 erscheinen dann ausschlieflich die
zugehdorigen Phasen beleuchtet.
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6 Hoher- und htchstfeste Mehrphasenstahle

Die ubliche Einteilung der modernen Blechwerkstoffe gliedert diese in Gruppen mit
verschiedenen Festigkeiten. Im Allgemeinen werden Stahlgiten mit Streckgrenzen
von 210 MPa bis 550 MPa und Zugfestigkeiten zwischen 270 MPa und 700 MPa als
»High-Strength Steels” (HSS) oder hochfeste Stahle bezeichnet. Stahle mit
Streckgrenzen Uber 550 MPa und Zugfestigkeiten Gber 700 MPa werden als Ultra-
High-Strength Steels (UHSS) bzw. hiéchstfeste Stahle bezeichnet [AHSS06].

6.1 TRIP-Stahl

Bereits 1937 hat Giinther Wassermann®>® das ausgezeichnete Dehnungsvermoégen
von FeNi-Legierungen mit je 50 % Anteil beider Elemente beschrieben [WAS37].
Die Bezeichnung TRIP-Effekt wurde 1967 von Zackay eingeflihrt, der eine Erh6hung
der Duktilitat von héchstfesten Stahlen durch die Umwandlung von Austenit zu
Martensit beschreibt [ZAC67]. Die Abklrzung des als ,Transformation-Induced
Placticity“ bezeichneten Effektes wurde schlieBlich der Name fur diese Stahlgruppe.
Wahrend sich die anschlieRenden Arbeiten in den 70er Jahren in erster Linie auf
austenitische Stahle konzentrierten, sind Ende der 80er Jahre die niedrig legierten
Stahle mit Anteilen von Restaustenit [BLE02] dazugekommen.

6.1.1 Allgemeine Eigenschaften

Das Gefuige dieser seit Anfang der 90er Jahre zu Blechwerkstoffen
weiterentwickelten Stahle besteht aus einer ferritischen Matrix mit Restaustenit und
Martensit oder Bainit (50 % bis 60 % Ferrit, 25 % bis 35 % Bainit 5, % bis 15 %
Restaustenit und weniger als 5 % Martensit) (siehe Abbildung 194) [BERO06].

Die Umwandlung des Restaustenits wahrend der Verformung fuhrt nicht nur zu einer
starken Verfestigung (siehe Abbildung 208), sondern auch zu einer verbesserten
Duktilitat. Dies verschafft den TRIP-Stahlen bei den derzeit in der Serie eingesetzten
Guten eine herausragende Stellung unter den ferritischen Werkstoffen in Bezug auf
Festigkeit, Verformbarkeit und Energieabsorption. Bei den kaltumgeformten
Werkstoffen wird diese Kombination lediglich von den (mit hdheren Kosten
verbundenen) austenitischen Chrom-Nickel-Werkstoffen tbertroffen (siehe
Abbildung 189).

%3 Giinther Wassermann (1902-1986), damals am Kaiser-Wilhelm-Institut fir Metallforschung in Berlin

tatig.
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Abbildung 188: Bananendiagramm verschiedener Stéahle und Leichtmetalle [BLEO2]

Neben den Volumenanteilen der verschiedenen Phasen von TRIP-Stéhlen spielen
fur die mechanischen Eigenschaften noch andere Parameter eine Rolle. Diese sind:
die Korngroé3e, die lokale chemische Zusammensetzung und die Stabilitat des
Austenits [BLEO?Z].

Die prinzipiell mégliche Zusammensetzung verschiedener Glten zeigt Tabelle 15.

Tabelle 15: Mdgliche chemische Zusammensetzungen von hoch und niedrig legierten TRIP-
Stahlen im Vergleich zu DP500 und DCO04 [BLEO2]

hoch legierte TRIP-unterstiitzte Stahle
crade C Mn Si Mo Cr Ni Ti
1.4301 0.04 1.20 | 0.65 0.35 19.20 | 9.35
1.4571 0.04 1.30 | 0.45 2.20 17.50 | 11.35 | 0.46

niedrig legierte TRIP-unterstitzte Stahle
Al P Nb Vv

Mn-Si 0.20 1.50 1.50
Mn-Al 0.20 1.50 | 0.10 1.80

Mn-P 0.15 | 2.00 0.03
Mn-Si-Al | 0.30 1.50 | 0.30 1.20
Mn-Si-P | 0.15 1.50 | 0.60 0.01
Mn-Si-Nb | 0.20 1.50 1.50 0.04
Mn-Si-V | 0.15 1.50 | 0.60 0.06
zum Vergleich
Al Cr Ti N
DP500 0.08 1.50 | 0.07 0.06 0.45 0.03 | 0.004
DC04 0.03 0.20 | 0.01 0.05 0.02 0.005

Bei den beiden oberen Giten handelt es sich um austenitische Werkstoffe mit nicht
vollstandig stabilisiertem Austenit. Eine Umwandlung des Austenits bei der
Umformung ist in der Regel aber nicht erwiinscht, obwohl dieser Effekt wahrend der
Lebensdauer unbeabsichtigt auftreten kann.
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Die mittlere Gruppe der niedrig legierten Legierungen mit TRIP-Effekt entspricht den
in diesem Kapitel vorwiegend behandelten klassischen TRIP-Stéhlen.

6.1.2 Anwendungsbeispiele

Wie bei allen Tiefziehwerkstoffen werden die Anwendungsmaglichkeiten von den
Tiefzieheigenschaften und den mechanischen Eigenschaften des fertigen Produktes
bestimmt. Bei TRIP-Stahlen ist dies eine Kombination aus erstklassiger
Verformbarkeit (siehe Abbildung 189 und Abbildung 211) und starker Verfestigung
(siehe Abbildung 204 und Abbildung 207). Berlcksichtigt man noch die groRRe
gewichtsspezifische Energieaufnahme im Crashfall, wird deutlich, dass TRIP-Stahle
vor allem fir komplexe Geometrien als hochfeste Strukturen im Crashbereich
eingesetzt werden konnen.

Abbildung 189: StoRfangerverstarkung aus elektrolytisch beschichtetem TRIP 780 (Dicke:
1,6 mm) (Quelle: Arcelor)

Konkrete Beispiel sind Stol3fanger und B-Saulen bzw. ihre Verstarkungselemente
(siehe Abbildung 189 und Abbildung 190) oder Komponenten fir den
Seitenaufprallschutz und Quertrager, die dem Schutz der Fahrgastzelle dienen.

Abbildung 190: B-Saulenverstarkung aus elektrolytisch beschichtetem TRIP 780 (Dicke:
1,2 mm) (Quelle: Arcelor)
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6.1.3 Herstellung

TRIP-Stahle kdnnen sowohl als Warmband als auch als Kaltband oder verzinktes
Kaltband hergestellt werden, dabei kommen in der KaltwalzstralRe fur niedrig legierte
Guten Tandemwalzen zum Einsatz und fur hoher legierte Giten Reversiergeriste.

6.1.3.1 Warmband
Die Produktion von Warmband erfolgt nach dem in Abbildung 191 gezeigten Muster.

Warmwalzen ,e

kontrollierte Abkiihlung

A

Temperatur

Zeit

Abbildung 191: Temperaturverlauf im ZTU-Schaubild bei der Fertigung von TRIP-Warmband
(gestrichelte Linie) im Vergleich zu DP-Stahl (durchgezogene Linie) [BLEO2]

Nach dem Warmwalzen wird das Band, ahnlich wie bei dem im gleichen Bild
dargestellten DP-Stahl, kontrolliert abgekuhlt. Zunachst werden beide Giiten eine
Zeit lang auf einer Temperatur gehalten, bei der die Ferritbildung einsetzt. Von hier
aus wird der DP-Stahl dann abgeschreckt, um Martensit zu bilden. Zur Erzeugung
eines TRIP-Gefliges wird langsamer abgekiihlt, bei 500 °C im Bainitgebiet gehalten
und das Band aufgecoilt. Die Ausbildung von Karbiden muss hier zumindest teilweise
unterdrtckt werden, damit eine ausreichende Menge von Kohlenstoff im Gitter gelost
bleibt, um die austenitischen Phasen zu stabilisieren. Dies geschieht durch den
Einsatz der in Karbiden nicht l8slichen Legierungselementen Aluminium und Silizium.
Es bildet sich nach dem Ende der Abkihlung auf Raumtemperatur kein Martensit, da
die Martensitstarttemperatur bei den so erreichten hohen Kohlenstoffgehalten im
Austenit unterhalb der Raumtemperatur liegt [BLEOZ2].

6.1.3.2 Kaltband

Beim Kaltband durchlaufen TRIP-Stahle einen zweistufigen Warmebehandlungs-
prozess. Sie werden zunachst auf die Rekristallisationstemperatur zwischen 780 °C
und 880 °C gebracht und dort eine Zeit gehalten, um vorhandene Gitterfehler durch
neue Keimbildung und Kornwachstum zu entfernen. Ausgehend von diesem Geflige
(Ferrit und Austenit) wird anschliel3end auf eine Temperatur im Bereich der
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Bainitbildung abgekiihlt (siehe Abbildung 192). Hierbei muss die
Abkuhlgeschwindigkeit Gber der kritischen sein, um diffusionsbedingte
Phasenumwandlungen zu vermeiden [BLEOZ2].

Temperatur

Zeit

Abbildung 192: Temperaturverlauf im schematischen ZTU-Schaubild zur Erzeugung von
TRIP-Kaltband [BLEO2]

Zur Beruhigung wird das Gefiige eine Zeit lang auf dieser Temperatur gehalten und
anschlieBend auf Raumtemperatur abgekihlt. Es bildet sich dabei folgendes Geflige
aus:

50 % bis 60 % Ferrit
25 % bis 40 % karbidfreier Bainit
5 % bis 15 % metastabiler kohlenstoffreicher Austenit

Diese Zusammensetzungen sind beim Warm- und beim Kaltband &hnlich. Der
Unterschied bei beiden Prozessruten liegt darin, dass beim Kaltband der Ferrit schon
vor dem Rekristallisationsgliihen entstanden ist und bei der anschlieRenden
Abkuhlung nur noch sehr wenig Ferrit ausgebildet wird.

Beim Feuerverzinken von Kaltband ist es schwierig eine gute Bainitisierung zu
erreichen, da dieser Ankiihlvorgang nur eingeschrankt realisiert werden kann (siehe
Abbildung 193).
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Abbildung 193: Warmebehandlung zur Erzeugung eines TRIP-Gefliges aus Kaltband; links:
Glihen in den Varianten mit (gestrichelte Linie) Abschrecken und ohne Abschrecken; rechts
(alternativ): Temperaturverlauf bei der Gefligeeinstellung wahrend der Feuerverzinkung

Die Vor- und Nachteile beziehungsweise die nétigen Voraussetzungen fur eine
Herstellung von TRIP-Stahl als Warm- oder Kaltband zeigt Tabelle 16 [BLEOZ2].

Tabelle 16: Vor- und Nachteile bei der Fertigung von TRIP-Stahl aus Warm- oder aus Kaltband

[BLEO2]
Warmband Kaltband
Vorteile Vorteile

Einfache Prozessfiihrung in der
Austenitphase

Relativ geringe Walzkrafte auf Grund
des weichen Warmbandmaterials

Einfache Kontrolle von Geflige und
mechanischen Eigenschaften durch
Beeinflussung der Abkuhltemperatur

Einfache Kontrolle des Gefliges beim
Gluhen in der kontinuierlichen
Gluhstrafe mit Hilfe von 2 isothermen
Haltestufen

Kombination von Thermomechanischer
Behandlung und Umwandlung

Nachteile

Nachteile

Starker Einfluss von
Temperaturschwankungen auf das
Umwandlungsverhalten und damit auf
die mechanischen Eigenschaften

Durch Restriktionen der Anlagentechnik
konnen die idealen Bedingungen zur
Stabilisierung des Austenits eventuell
nicht erreicht werden

Eine exakte Kontrolle des geplanten Zeit-
Temperatur-Profils ist n6tig

Reduzierung der Verfestigung durch die
Thermomechanische Behandlung

Eine gleichmé&lige Temperaturverteilung
Uber den gesamten Querschnitt ist nétig

Die in der Regel vorgesehene
Oberflachenbehandlung schrénkt die
Legierungsmaoglichkeiten ein

Erwdrmung problematisch

Coilbox ist notwendig
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6.1.4 Legierungselemente

Wichtigstes Legierungselement von TRIP-Stéhlen ist Kohlenstoff, der zum einen die
Festigkeit beeinflusst, zum anderen aber ganz wesentlich zur Stabilisierung des
Austenits beitragt. Da mit steigendem Kohlenstoffgehalt die Schweil3barkeit abnimmt,
sind die maximalen Gehalte auf etwa 0,25 % beschrankt.
Neben Kohlenstoff sind Mangan und Silizium die wichtigsten Legierungselemente.
Silizium ist ein Ferritbildner, in dem es dann als Mischkristallharter wirkt; aul3erdem
ist Silizium unldslich in Zementit. Hierdurch wird die Bildung von Karbiden in der
Bainitphase verlangsamt, da das Silizium durch Diffusion zunachst den Bereich des
Gitters verlassen muss, in dem das Karbid gebildet wird. Dies fuhrt zu einem
langsameren Wachstum der Karbide, so dass der Kohlenstoff mehr Zeit hat, in den
(Rest)Austenit zu diffundieren, wo er zur Stabilisierung bendtigt wird.
Mangan ist ein Austenitbildner und setzt daher die Umwandlungstemperatur herab.
Gleichzeitig wird die Loslichkeit von Kohlenstoff im Austenit durch Mangan
verbessert. Wie in praktisch allen Stahlwerkstoffen wirkt Mangan auch in TRIP-Stahl
als Mischkristallharter.
Auf Grund der von Silizium hervorgerufenen, schlechten Oberflachenqualitat beim
Warmband und des negativen Einflusses auf die Beschichtbarkeit beim Kaltband
wurden andere Legierungselemente gesucht, die ansonsten dhnliche Eigenschaften
aufweisen. Aluminium ist ebenfalls unléslich in Zementit und wird daher zur
Substitution von Silizum eingesetzt. Der Effekt ist aber geringer und auch die
Festigkeitssteigerung im Mischkristall ist nicht so ausgepragt. Aluminium wird daher
oft zusammen mit Phosphor eingesetzt, das diese Effekte wieder verstarkt. Da bei
hoéheren Phosphorgehalten unerwiinschte Korngrenzseigerungen auftreten, ist der
maogliche Phosphorgehalt stark begrenzt. Weitere Legierungselemente in
TRIP-Stahlen sind:

¢ Niob (Kornfeinung, Kohlenstoffanreicherung im Restaustenit, Verlangsamung

der Bainitbildung und Absenkung der Martensitstarttemperatur)
e Molybdéan (Verzdgerung der Ferrit- und Bainitbildung)
e Vanadium (Ferritbildner, Ausscheidungshértung) [BLEO2]

Die Zusammensetzung von technisch lieferbaren Legierungen ist laut
Herstellerangaben in Tabelle 17 angegeben.

Tabelle 17 : Chemische Zusammensetzung von TRIP-Stahlen [ThyssenKrupp]

C (max) [%] | Mn (max) Al+Si (max)
[%] [%]
TRIP 600 (kaltgewalzt) 0,175 2,0 2,0
TRIP 700 (kaltgewalzt) 0,200 2,0 2,0
TRIP 800 (kaltgewalzt) 0,250 2,0 2,0
TRIP 800 (warmgewalzt) | 0,250 2,0 2,0

6.1.5 Geflige

Wie bereits beschrieben, besteht das Geflige von niedrig legierten TRIP-Stahlen vor
der Verformung aus folgenden Bestandteilen: 50 % bis 60 % Ferrit, 25 % bis 40 %
karbidfreier Bainit und 5 % bis 15 % metastabiler, kohlenstoffreicher Austenit (siehe
Abbildung 194). Bei einer Umformung, wie zum Beispiel dem Tiefziehen, wandelt
sich ein Teil des Austenits zu Martensit um.
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Bainit

Restaustenit

Abbildung 194: Schematische Darstellung des Gefliges eines TRIP-Stahls [AHSS06]

Die Lichtmikroskopaufnahme eines realen TRIP-Gefliges bei zwei verschiedenen
Atzungen zeigen Abbildung 195 und Abbildung 196.
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Abbildung 195: Lichtmikroskopische Aufnahmen des Gefiliges eines TRIP-Stahls; 5 % HNO;

Die in Abbildung 195 gezeigte Darstellung der mittels 5 %iger HNO3z-LOsung geatzten
Probe lasst zwar Ruckschlisse auf Kornform und —gréf3e zu, eine Unterscheidung
der verschiedenen Gefugebestandteile ist aber nicht moglich.

In Abbildung 196, bei einer Farbatzung nach Klemm, erscheint Restaustenit weil3,
Ferrit blau/braun und Bainit dunkelbraun.

T . b gl

Abbildung 196: Lichtmikroskopische Aufnahmen des Gefliges eines TRIP-Stahls; Farb&tzung
nach Klemm; Restaustenit: weil3, Ferrit: blau/braun; Bainit: dunkelbraun
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Auch wenn sich Ferrit und Bainit wohl nicht immer sicher unterscheiden lassen, zeigt
sich deutlich eine zeilenférmige Ausbildung des Austenits (Abbildung 196, links).

In Abbildung 197 ist eine typische REM-Aufnahme des Gefiiges eines TRIP-Stahls
dargestellt, der zunachst wie in [ANGO6] oder in diesem Fall in [GRI98] beschrieben,
selektiv geatzt wurde. Die Geschwindigkeit, mit der sich die einzelnen Phasen beim
Atzen auflésen, hangt von ihrer Elektronegativitat ab. Diese wird wiederum vom
Kohlenstoffgehalt beeinflusst, da die Phasen mit zunehmendem Kohlenstoffgehalt
edler werden, wodurch sich ihre Auflosung verlangsamt. Da Martensit der
diffusionslos umgeklappte Austenit ist, hat er den gleichen Kohlenstoffgehalt und
verhalt sich chemisch ahnlich. Das Vorhandensein von Gefligefehlern beschleunigt
aber den selektiven Angriff, so dass sich die Phasen letztlich doch unterscheiden
lassen.

Abbildung 197: REM-Aufnahme eines unverformten, nach [GRI98] selektiv geatzten TRIP-
Stahls; A: Austenit; B: Bainit; F: Ferrit [FUR02]

Die bereits angesprochene Zeiligkeit im Geflige des untersuchten TRIP 700 ist im
Folgenden mit Hilfe der Elekronenstrahlmikroanalyse weiter untersucht worden. Da
der in Zeilen auftretende Restaustenit in erster Linie durch Mangan stabilisiert wird,
ist die Verteilung dieses Legierungselementes von besonderem Interesse. Die
entsprechenden Analysen zeigt Abbildung 198.

Es lasst sich eine zeilenférmige Auspragung des Mangangehaltes erkennen, die mit
der Verteilung des Austenits in den lichtmikroskopischen Aufnahmen (siehe
Abbildung 196) ubereinstimmt und einen Abstand der Zeilen von 20 pm zeigt.
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TRIP-Stahl-2

Abbildung 198: ESMA-Analyse eines TRIP 700; Darstellung der Manganverteilung in zwei
unterschiedlichen VergroRerungen; deutlich erkennbar: die zeilenférmige Auspragung

Eine bessere Auflosung der verschiedenen Phasen des TRIP-Gefliges ist mittels
TEM mdglich. Bei derart komplexen Gefligen wie im vorliegenden Fall ist eine
Untersuchung aufwendig, da der Ausschnitt der TEM-Probe, der betrachtet werden
kann, sehr begrenzt ist und sich zwangslaufig die Frage stellt, in wieweit solch ein
Ausschnitt reprasentativ sein kann.

Eine Zusammenstellung unterschiedlicher Phasen ist in Abbildung 199
beziehungsweise Abbildung 200 gezeigt.

Versetzungen

Korngrenzen

Abbildung 199: Geflige eines TRIP 700 mit Karbiden, Versetzungen, Korngrenzen und
Versetzungsstrukturen als Durchstrahlungsbild im TEM
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Korngrenzen, Karbide und Versetzungen sowie Versetzungsnetzwerke sind in
Abbildung 199 deutlich zu erkennen. Eine Kleinwinkelkorngrenze, die von einer
Reihe Versetzungen ,zusammengenaht” ist, zeigt Abbildung 200.

Abbildung 200: TEM-Aufnahme (oben) einer Kleinwinkelkorngrenze, ,,zusammengenaht* mit
Versetzungen

Die Winkeldifferenz der Subkérner kann mit Hilfe des Beugungsbildes untersucht
werden. Dabei ist zu beachten, dass der Winkel o (Abbildung 200 oben rechts) nur
dann der tatsachlichen Winkeldifferenz zwischen den realen Gittern beziehungsweise
den Subkoérnern entspricht, wenn die Zonenachsen beider Korner gleich sind.
Ansonsten muss der Wert umgerechnet werden.

Um einen Uberblick tiber ein groReres Gebiet zu erhalten, kann mit Hilfe des TEM
eine Ubersichtsaufnahme durch die Montage verschiedener Einzelbilder erstellt
werden (siehe Abbildung 201). Dies ist mit modernen Bildverarbeitungstechniken
relativ einfach zu realisieren. Sowohl die Préaparation einer Probe, die einen
ausreichend grof3en, elektronentransparenten Bereich hat, als auch die Erstellung
der zahlreichen, &hnlich beleuchteten Aufnahmen sind aber sehr aufwendig.
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Abbildung 201: Montage von TEM-Durchstrahlungsbildern eines TRIP 700 mit den
entsprechenden Beugungsbildern (R. Springer)
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Die verschiedenen in Abbildung 201 gezeigten Phasen wurden an Hand ihrer
Beugungsbilder identifiziert. Es handelt sich bei dem hier dargestellten Ausschnitt um
verschiedene Ferritkdrner, die durch Kleinwinkel- oder Gro3winkelkorngrenzen von
einander getrennt sind. In dieser Matrix sind verschiedene Karbide und
Sonderkarbide enthalten. Zuséatzlich sind Versetzungen bzw. Versetzungszellen und
Netzwerke zu erkennen.

In gemeinsam mit L. Teplyakova von der Universitdt Tomsk durchgefuhrten Arbeiten
[TEPO9] wurde versucht, reprasentative Strukturen in TRIP-Stahlen zu finden. Diese
sollen die Beschreibung von Versetzungsnetzwerken im Nanometerbereich unter
Berucksichtigung der anderen Geflugestrukturen ermdglichen, die Ausdehnungen bis
in den Millimeterbereich haben kénnen. Diese Uberlegung ist bei TRIP-Stahlen, zum
Beispiel im Vergleich zu austenitischen Stahlen, besonders wichtig, da die
vorhandenen makroskopischen Strukturen zu einer lokalen Eingrenzung der
Verformung fuhren kdnnen.

Die chemische Zusammensetzung der vier untersuchten Guten ist in Tabelle 18
angegeben.

Tabelle 18: Chemische Zusammensetzung der untersuchten Stéhle [TEP09]

Stahl Nr. C Si Mn Cr Ni \Y Mo Fe

1111 034 0.18-037  0.5-0.8 0.1-0.3 40-4.5 0.2 0.5-0.6 Rest
v 045 0.20 0.5-0.8 0.6 2.0 0.2 0.5 Rest

Es handelt sich bei den Giten | und Il um Stahle, die bei der Verformung eine
Restaustenitumwandlung nutzen. Sie unterscheiden sich von den heute in der
Automobilindustrie verwendeten Karosseriewerkstoffen aber durch ihren héheren
Nickel-Gehalt.

Die Produktions- und Warmebehandlungsparameter der untersuchten Werkstoffe
zeigt Tabelle 19.

Tabelle 19: Produktions- und Warmebehandlungsparameter [TEPQ9]

Warmebehandlung

Stahl Nr. Stahl Nr. Harten Anlassen
I gegossen 950°C, (5 h.)  Luft 600°C, (4 - 6h) Luft
I gegossen 950°C, (5 h.), Wasser 600°C, (4 - 6h) Wasser
I gewalzt 840°C, (3 h), \Wasser 600°C, (4 h.) Wasser
v gewalzt 870°C, (2hy O 220°C, (4 h.) Luft

In Abhangigkeit der Fertigungsparameter lassen sich unterschiedliche
Gefligebestandteile erzeugen:

e Korngrenzen

e Karbide

e Versetzungsstrukturen
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Durch unterschiedliche Warmebehandlungen kénnen dann folgende Parameter
variiert werden:

Korngréie

Menge des Restaustenits
Art der Karbide

Form der Karbide

Grol3e der Karbide
Menge der Karbide

Eine Zusammenstellung aller auftretenden Phasen geordnet nach ihrer Grofie
enthalt Tabelle 20.

Tabelle 20: Klassifizierung der Strukturelemente nach ihrer Gré3e [TEPQ9]

Nr. Strukturelement Stahinummer
Stahl | Stahl Il Stahl Il Stahl IV
mittlerer Durchmesser [um]
1 Seigerungszeilen keine 505000 303000
Dentriten 1003 1303000 nicht vorhanden
2 prim. Austenitkérner 350 300 140 70
3 Oxide und Ausscheidungen in Matrix 15 20 20%30 1018
an Korngrenze 40 150 30%100
4 sek. Kdérner 45 35 20 15
5 Martensitpakete 6x9 4x5 4x6 1.5x2.5
6 Martensitplatten 2.0x7.5 1.5x5.0 2.5x4.0 0.7x3.6
7 Paketfragmente 1.5x4.0 1.0x3..0 0.8x4.0 keine
8  Martensitlatten 0.23x8.5 0,20x5.0 0.19x4.0 0.15x1.4
9 Lattenfragmente 0.13x0.5 0.12x1.0 0.10x4.0 0.14x0.6
mittlerer Durchmesser [nm]
10 Restaustenit Grenze 53x1100  45x930 nicht vorhanden
Latten 43 <850 36x670
11 Zementit Grenze Platten 40 640 35x550 60 <400 1090
Latten 30320 25x290 30250
Matrix Platten 22x240 20150 20140
Latten 17106 1480 17100
12 Sonderkarbide Grenze Platten 80 90 80 10 %90
Latten 50 60 16
Matrix Platten 40 60 11
Latten 30 50 14
13 Versetzungszellen 40 - 50
14 Fragmente des Versetzungsnetzwerks 10 - 15

Die Strukturelemente mit der grof3ten Ausdehnung sind Seigerungen, Dendriten,
ehemalige Austenitkorngrenzen und nichtmetallische Einschlisse. Diese Phasen
haben dariiber hinaus die Gemeinsamkeit, dass sie alle vor der abschlieRenden

Warmebehandlung entstehen.
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Auf Grund der nach dem Walzen stattfindenden Rekristallisation sind die
durchschnittlichen Korngréf3en der gegossenen Proben zwei- bis dreimal gréf3er als
die der gewalzten.

Zur zweiten Gruppe (Strukturelemente 1 bis 14 in Tabelle 20) gehéren diejenigen
Gefligebestandteile, die wahrend des letzten Schrittes der Warmebehandlung
erzeugt werden. Das wichtigste Strukturelement dieser Gruppe ist die
durchschnittliche Korngrof3e, beziehungsweise die Korngro3enverteilung. Von ihr
sind die maximalen Grof3en der Martensitplatten und -nadeln abhangig. Aul3erdem
steigt mit sinkender Korngrol3e die Dichte der Versetzungen sowohl bei der
Martensitbildung als auch bei der plastischen Verformung.

Die Strukturelemente 5 bis 9 sind die verschiedenen Bestandteile des Martensits und
ihre Fragmente. Die minimale Ausdehnung der kleinsten Elemente dieser Gruppe
liegt im Bereich von 0,1 um bis 1 um. Die nachste Grof3enordnung sind
restaustenitische Phasen, die lediglich in den gegossenen Werkstoffen mit einem
Volumenanteil von 5 % bis 7 % auftreten. Die Strukturelemente 11 und 12 sind
Karbid-Phasen. Hierbei handelt es sich in der Regel um Karbide der Typen M,C,
MsC und M23Ce. Besonders gro3e Karbide vom Typ MgC mit Ausdehnungen bis zu
100 nm konnten vereinzelt auf Korngrenzen nachgewiesen werden, wéhrend sich die
Karbide von Typ M,C an den Grenzen und Tripelpunkten der Martensitplatten finden.
Fur alle Proben gilt der in Abbildung 202 gezeigte Zusammenhang, dass die Gréle
der Karbide mit der Gro3e der Strukturelemente, in (oder an) denen sie auftreten,
zunimmt.

nm |-+ Lattenfragmente
240 Latten
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Abbildung 202: Zusammenhang zwischen der Gro3e der Sonderkarbide (D) und der GroR3e der
Strukturelemente (h) [TEP09]

Die beiden kleinsten Strukturelemente sind die Versetzungszellen beziehungsweise
die Elemente der Versetzungsnetzwerke.

Zur Beschreibung der mechanischen Eigenschaften dieser oder ahnlich aufgebauter
Stéahle ist es also notig, ein Strukturelement mit einer ausreichenden Grél3e zu
betrachten, um alle bei der Verformung auftretenden, mikrostrukturellen Vorgange zu
berucksichtigen. Dieses ,Reprasentative Struktur-Volumen-Element* (RSVE) hat die
Ausdehnung der grof3ten vorliegenden Elemente. Bei den untersuchten Stahlen
entspricht dies der Gré3e der Dendriten bei den gegossenen Proben und dem
Abstand der Seigerungsbander bei den gewalzten Proben [TEPQ9].
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6.1.6 Mikrostruktur und mechanische Eigenschaften
Der dominierende Vorgang bei der plastischen Verformung von TRIP-St&ahlen ist die

Umwandlung des Restaustenits zu Martensit. Diese fuhrt zu einer Gberwiegend
lattenformigen Ausbildung des Martensits [VAR94].

6.1.6.1 Verfestigung

Diese bei der Kaltverformung ausgeldste direkte Umwandlung des Austenits zu
o-Martensit flihrt zu einem verstéarkten Anstieg der FlieRspannung. Auf Grund der
vernachlassigbar kleinen Gitterverspannung des hdp-Kristalls kommt es im Zuge der
e-Martensitbildung zu keinem nennenswerten Anstieg der FlieBspannung. Die
Bildung von a- aus e-Martensit verursacht nur einen geringfiigigen Anstieg der
FlieRspannung [GOO70, MAN70, VOL72].

! E
/| dehnungs—
J induzierte

- + Keimbildun

Streckgrenze des
ustenits

Spannung

spannungsinduzierte

Keimbildung
A L |
Ms(Mg)  M§ Mq
Temperatur

Abbildung 203: Temperaturabhéangigkeit der spannungs- und verformungsinduzierten
Martensitbildung; A-C: spannungsinduzierte Umwandlung; C-D mit der Temperatur sinkende
Streckgrenze des Austenits: C-E: dehnungsinduzierte Umwandlung [COH77, TAM82]

Die Abhangigkeit der Prozesse zur Martensitbildung von der
Umwandlungstemperatur wird in Abbildung 203 veranschaulicht [COH77, TAM82].
Bei Temperaturen oberhalb von Mg bildet sich Martensit, wenn eine ausreichende
aulRere Spannung anliegt, die mit der Temperatur steigt, da der Austenit bei hoheren
Temperaturen stabiler ist.

Die Temperatur M kennzeichnet den Punkt, in dem die zur Umwandlung bendtigte

Spannung die Streckgrenze des Austenits (C) erreicht, also zunachst eine plastische
Verformung erfolgen muss.

Diese plastischen Deformationen des Austenits erzeugen neue Keime, so dass eine
Martensitbildung erleichtert wird. Deshalb weicht die Kurve der einsetzenden
Martensitbildung von der Verlangerung der Geraden A-C ab und verlauft von C nach
E. Die mit der Temperatur fallenden Werte fur die Spannung der Dehngrenze des
Austenits (C-D) reichen allerdings nicht aus, um die Umwandlung auszuldsen, da der
Restaustenit mit steigenden Temperaturen stabiler wird.


http://upload.wikimedia.org/wikipedia/de/c/c5/Bild209Temperaturabh%C3%A4ngigkeit.gif
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Bei E steigt die zur Martensitbildung notwendige Spannung so stark an, dass keine
Umwandlungen mehr stattfinden. My ist folglich die Temperatur, oberhalb der keine
verformungsinduzierte Martensitbildung mehr maoglich ist [HAI89].

Ein Resultat dieser Austenitumwandlung ist, dass TRIP-Stahle im Vergleich zu allen
anderen ferritischen Werkstoffen die starkste Verfestigungsrate zeigen (siehe
Abbildung 204). Sie wird zwar von denen der austenitischen Werkstoffe noch
Ubertroffen, trotzdem erreichen TRIP-Stahle ausgehend von Streckgrenzen von
400 MPa Festigkeiten bis zu 1000 MPa.
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Abbildung 204: Anderung der Verfestigungsrate wahrend der Umformung fiir verschiedene
Stahlglten [BLEOS]

6.1.6.2 Bake-Hardeningeffekt in TRIP-Stahl

Bei der Verformung der TRIP-Stahle kommt es wie bei den DP-Stéhlen zur
Entstehung von Versetzungen an dem im weichen Ferrit eingebetteten Martensit,
was zu einem starken Work-Hardeningeffekt fihrt. Gleichzeitig kann auch bei
TRIP-Stahlen ein Bake-Hardeningeffekt genutzt werden. Eine schematische
Darstellung des jeweiligen Anteils dieser beiden Mechanismen an der Verfestigung
zeigt Abbildung 205.
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Abbildung 205: Unterteilung der Verfestigung bei TRIP-Stahlen nach Work-Hardening und
Bake-Hardeningeffekt (Quelle: Thyssen)
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6.1.6.3 Zunahme der Plastizitat

Die Umwandlung des Austenits fuhrt nicht nur zu einer starkeren Verfestigung,
sondern auch zu einer Zunahme der Plastizitat. Die verformungsinduzierte
Umwandlung findet an Spannungsspitzen statt — diese werden abgebaut und
Einschnirungen werden verhindert. Der Werkstoff kann weiter verformt und verfestigt
werden.

6.1.6.4 FlieRkurven

Der Anstieg der Verfestigung in der FlieBkurve (Abbildung 206) kennzeichnet den
Beginn der Umwandlung des Restaustenits. Neben der
Legierungszusammensetzung hangt dieser Punkt vor allem auch von der Temperatur
ab, bei der die Verformung stattfindet. Je niedriger die Temperaturen, umso kleiner
sind die Dehnungen, bei denen die Umwandlung beginnt und umso grof3er ist die
Verfestigung.

1600

/133K
Versuchs- /153K
temperaturen /_/ 193K
r J/
1200 = //fl\
772
/Y

FlieBspannung [MPa]

0 0.2 04
Umformgrad ¢ [-]

Abbildung 206: Temperaturabhéngigkeit der Verfestigung am Beispiel eines 1.4571 (11 % Ni,
17 % Cr) [BLEO02]

Den Verlauf der Fliel3kurven fir den Stahl 1.4571 in Abh&ngigkeit von der
Temperatur zeigt Abbildung 206. Obwohl bei tieferen Temperaturen ein friiherer
Beginn der Austenitumwandlung und eine starkere Verfestigung zu beobachten sind,
hat dieser Zusammenhang auf die in der Regel bei Raumtemperatur durchgefihrten
Verformungen keine Auswirkung. Als ideale Temperaturen fir die Umformung
werden Temperaturen zwischen 30 °C und 35 °C angesehen. Unterhalb dieser
Temperaturen kommt es leicht zu spontanen Phasenumwandlungen und oberhalb
dieser Temperaturen ist der TRIP-Effekt nicht stark ausgepragt [BLEO2].
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Abbildung 207: Vergleich der schematischen Spannungsdehnungskurven von TRIP- und
TWIP-Stahl

Im Vergleich zum TWIP-Stahl, dessen gesteigertes Umformvermogen auf einer
Zwillingsbildung beruht, zeigt der TRIP-Stahl eine hohere Streckgrenze und eine
starkere Verfestigung, dafir aber ein reduziertes Umformvermagen.

Die mechanischen Eigenschaften laut Herstellerangaben sind in Tabelle 21
zusammengefasst.

Tabelle 21: Mechanische Eigenschaften von TRIP-Stahlen

A [%]
Lo=80mm; BH,
Re [MPa] Rm [MPa] s<3mm n-Wert | [MPa]
TRIP 600 (kaltgewalzt) 380-480 |590-700 > 26 >0,20 |40
TRIP 700 (kaltgewalzt) 410 -510 | 690 - 800 > 25 >0,19 |40
TRIP 800 (kaltgewalzt) 450 -550 | 780 -900 > 23 >0,18 |40
TRIP 800 (warmgewalzt) | > 450 780 - 900 > 20 > 0,14

Im Rahmen eines gemeinsamen Paketantrages zum Thema ,ldentifikation von
Werkstoffdaten fur die Finite-Element-Analyse von Blechumformprozessen® werden
von Wissenschaftlern des LFT in Erlangen und des LWM in Chemnitz
Untersuchungen zur phanomenologischen Charakterisierung verschiedener
Blechwerkstoffe vorgenommen. Diese Ergebnisse, die parallel durch TEM-
Untersuchungen unterstitzt werden, werden im Folgenden auszugsweise vorgestellt.
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Abbildung 208: Vergleich der Spannungsdehnungsdiagramme von DC06, DP600 und TRIP 700;
jeweils im biaxialen und uniaxialen Zugversuch bei einer Dehnrate von 10 1/s (Quelle: LWM
TU Chemnitz)

Ein Vergleich der FlieRkurven der Werkstoffe DC06, DP600 und TRIP 700 sowohl fur
einachsige als auch fir zweiachsige Belastung ist in Abbildung 208 sowie in
Abbildung 209 dargestellt. TRIP 700 zeigt bei etwa gleicher FlieRgrenze, wie bereits
beschrieben, eine starkere Verfestigung als der DP600, was letztlich zu einer
héheren Zugfestigkeit fuhrt. Wahrend der DC06 unter biaxialer Belastung starker
verfestigt wird und der DP600 keine Abhangigkeit von der Belastungsart zeigt, tritt
beim TRIP 700 eine starkere Verfestigung unter einachsiger Belastung auf.
Zusatzlich ist bei diesem Werkstoff die 0,2 % Fliel3grenze unter biaxialer Belastung
etwa 100 MPa niedriger.
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Abbildung 209: FlieBspannung von TRIP 700 in Abhé&ngigkeit von Probenentnahmerichtung
und Dehnrate (Quelle: LWM TU Chemnitz)

Zur Analyse verschiedener weiterer Einflisse auf die FlieBkurven wurden auch
Proben untersucht, die aus unterschiedlichen Positionen zur Walzrichtung
entnommen wurden. Zusatzlich wurden diese Versuche mit drei verschiedenen
Dehnraten durchgefihrt (siehe Abbildung 209). Wahrend DP600 und DCO06 (beide
nicht dargestellt) prinzipiell praktisch keine Abh&angigkeit der FlieRspannung von der
Richtung der Probenentnahme zeigen, kann beim TRIP 700 bei einer Dehnrate von
100 1/s eine leichte Abhangigkeit nachgewiesen werden.

Wie zu erwarten, existiert auch eine Abhangigkeit der Flie3spannung von der
Dehnrate. Dieser Effekt tritt besonders bei hdheren Dehnraten auf und fihrt zu einer
Zunahme der Verfestigung und einer Abnahme der Bruchdehnung. Im Vergleich der
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drei betrachteten Werkstoffe miteinander zeigt der TRIP-Stahl die geringste
Abhangigkeit von der Dehnrate.

Der Einfluss der Entnahmerichtung auf die Anisotropie ist in Abbildung 210
dargestellt.
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Abbildung 210: r-Wert in Abhé&ngigkeit von der Entnahmerichtung fir DC06, DP600 und
TRIP 700 (Quelle: LWM TU Chemnitz)

Wahrend die Tiefziehgtite DCO6 eine starke Abhangigkeit des r-Wertes von der
Entnahmerichtung zeigt, ist der Einfluss bei den beiden hochfesten Werkstoffen sehr
viel geringer und betragt maximal 10 %.

6.1.6.5 Grenzformanderungskurven

Die maximale Umformbarkeit in Abhéngigkeit von beiden Hauptspannungszustanden
kann fur verschiedene TRIP-Stahle aus Abbildung 211 abgelesen werden. Die
Bezeichnungen entsprechen nicht genau den ansonsten in dieser Arbeit
verwendeten, da die Werkstoffe (vorsichtshalber) vom Hersteller™* mit einer etwas
niedrigeren Zugfestigkeit bezeichnet werden.
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Abbildung 211: Grenzformanderungsschaubild fir TRIP Stahle, Blechdicke 1 mm
(Quelle: Arcelor)
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Fur einachsige Verformung (¢, =0) haben die verschiedenen TRIP-Stéhle eine relativ
niedrige maximale Umformbarkeit, ahnlich der anderer hochstfester Stahle wie zum
Beispiel DP600. Am Ende des Streckziehbereiches liegen die TRIP-Stahle mit
maximalen Umformgraden von bis zu 0,6 leicht tber den Dualphasenstahlen und
erreichen die Werte von Tiefziehguten wie beispielsweise DCO05. Die rechte Seite der
Kurven zeigt einen ahnlichen Verlauf wie bei mikrolegierten Stéhlen oder
Dualphasenstéhlen.

6.1.6.6 FlieRortkurven

Der Beginn des Flie3ens ist abhangig vom Spannungszustand im Werkstoff. Um
diesen Zusammenhang zu beschreiben, werden Flie3ortkurven verwendet, die in der
Regel, ausgehend von nur wenigen Messwerten, nach verschiedenen Kriterien
approximiert werden, um fur die FEM-Simulation Werte fur alle auftretenden
Zustande zur Verfugung stellen zu kénnen.

Da in der Regel keine Messvorrichtungen zur Verfigung stehen, um Werte flr den
dritten Quadranten zu ermitteln, ist man in diesem Bereich der Kurve vollstandig auf
Berechnungen angewiesen. Im Rahmen des bereits erwdhnten Paketantrages wurde
am Lehrstuhl fir Werkstoffe des Maschinenbaus in Chemnitz eine spezielle
Messvorrichtung entwickelt. Diese erméglicht es, mit Hilfe von vier gleichzeitig zu
verfahrenden Stempeln und einem optischen 2D-Messsystem auch im Bereich der
Druck-/Druckbelastung Messwerte aufzunehmen (siehe Abbildung 212).

Hill 1948
= == Hill 1990

o Experimente LWM
aus ODF

800
600

400 TN
200 / \\.y
4

o Ao Ve

-200
\\\ oY (/
-400 C
N TRIP700

r U

Sigma 22

\‘—
-600 — 51
€ 10> 1/s
-800 : :
-800 -600 -400 -200 0 200 400 600 800

Sigma 11

Abbildung 212: Vergleich von Messwerten und verschiedenen Approximationen fur die
FlieBortkurve von TRIP 700 (Quelle: LWM TU Chemnitz)

Die in Abbildung 212 gezeigten Ergebnisse zeigen im 1. Quadranten eine gute
Ubereinstimmung mit dem nichtquadratischen FlieRkriterium nach Hill 1990.

Die Schub-Fliel3spannungen der beiden anderen Kriterien liegen jedoch zu hoch.
Besonders auffallig ist die ungeniigende Beschreibung des 3. Quadranten durch alle
eingesetzten Fliel3kriterien.



Hoher- und héchstfeste Mehrphasenstahle

225

o 10°%1/s

107" 1/s
10% 1/s

e
600 — #‘r
R

800

400 ” J
200 /Elf/ \ }/

] y/
g o0 /6
5 °T/
@ 200
-400 (Q\C;L r%
600 —r—"
TRIP700
-800 f
-600 -400 -200 0 200 400 600 800
Sigma 11

Abbildung 213: Abhangigkeit der FlieBortkurve von der Dehnrate fir TRIP 700 (Quelle: LWM TU
Chemnitz)

Die Abhangigkeit der FlieRortkurve von der Dehnrate wird in Abbildung 213
beschrieben. Die FlieRorte werden mit steigenden Dehnraten zu héheren
Spannungen verschoben. Im ersten Quadranten lassen sie sich dabei gut durch ein
nichtquadratisches FlieRkriterium beschreiben, das fur TRIP 700 auch im zweiten
und vierten Quadranten nur geringe Abweichungen zeigt. Eine Aufnahme von
Messwerten fur grof3e Dehnraten ist im Druck-/Druckbereich nicht mdglich.

6.1.7 Bruchverhalten von TRIP-Stahlen

Zur Untersuchung des Bruchverhaltens von TRIP-Stahlen wurden zunachst in situ-
Versuche mit einer 3-Punktbiegevorrichtung im REM durchgefiihrt. Die Form der
gekerbten Probe ist links und die Einbausituation im REM rechts in Abbildung 214
dargestellt.

Ausschnitt REM
27,5 mm

IG mm

~1.5 mm gz g?
1mmI}_\ "0,8mm

Abbildung 214: Schematische Darstellung von Probenform (links) und Versuchsaufbau (rechts)
fur 3-Punktbiegeversuche im REM; rechts unten Ausgangssituation; rechts oben: Ende des
Versuches
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Die Probe im Moment der Rissentstehung ist in Abbildung 215 (links-oben)
dargestellt. Nach dem Anriss der Probe lassen sich im REM auf der Bruchflache
duktile Risswaben erkennen. In der Oberflache der Probenseite zeigen sich bei
verschiedenen ferritischen Kérnern Gleitbander. Eine Verformung der anderen,
harteren Phasen lasst sich nicht erkennen.
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Abbildung 215: 3-Punktbiegeprobe im REM; oben links: Ubersichtsaufnahme; oben rechts:
AusschnittsvergroRereung mit Riss und Bruchwaben; unten AusschnittsvergréfRerung mit
Riss, Bruchwaben und Gleitlinien

Der Riss selbst verlauft transkristallin und senkrecht in die Probe hinein. Dieser
Rissverlauf resultiert aus der Art der Belastung und der vorgegebenen Kerbe. Diese
Kerbe ist notwendig, damit der Riss in dem (relativ kleinen) Bereich entsteht, der
wahrend des Versuchsablaufes beobachtet werden kann.

Eine Orientierung des Rissfortschrittes an den manganhaltigen Seigerungsstreifen,
die letztlich zu Martensitzeilen fuhren, ist auf Grund des Versuchsaufbaus nicht
gegeben. Dieser Vorgang lasst sich aber an Zugproben beobachten

(siehe Abbildung 216).
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Abbildung 216: REM-Aufnahme vom Rissverlauf in einer Zugprobe aus TRIP 700 parallel zu
dem Mangan- bzw. Martensitzeilen mit Haupt und Nebenrissen; rechts:
AusschnittsvergroRerung

Bei einer Untersuchung der zuvor nach DIN 50125 bis auf 28 % gezogenen Proben
im REM l&sst sich eine deutliche Korrelation zwischen den Zeilen des Gefliges und
dem Verlauf des Risses nachweisen. Darlber hinaus lassen sich sowohl
transkristalline als auch interkristalline Nebenrisse finden.

6.1.7.1  Untersuchung des Rissausganges

In TRIP-Stéhlen existiert eine grof3e Zahl verschiedener Phasen mit sehr
unterschiedlichen mechanischen Eigenschaften, die vom weichen gut verformbaren
Ferrit bis hin zu Martensit und Karbiden oder noch harteren praktisch unverformbaren
Oxiden reichen.

Bei dieser Konstellation liegt die Vermutung nahe, dass es Anordnungen dieser
Phasen gibt, an denen bei der Verformung auf Grund von Zugspannungen Poren
entstehen, die im weiteren Verlauf der Umformung agglomerieren und zu Rissen
wachsen. Inshesondere die Spannungsverteilung auf Grund der Volumenzunahme
des Martensits, der mit 68 % Raumausfullung nicht so dicht gepackt ist wie die
austenitische Ausgangsphase (74 %), ist derzeit Gegenstand verschiedener
Forschungsarbeiten.

Die Suche nach dem Ausgang eines Risses ist prinzipiell schwierig. Dies liegt daran,
dass im REM, mit dem leicht groR3ere Gebiete untersucht werden kdnnen, das
Auflésungsvermdgen nicht ganz ausreichend ist, um den Entstehungsort eines
Mikrorisses zu analysieren. Im TEM dagegen ist es recht unwahrscheinlich, dass bei
einer noch nicht vollig zerritteten Probe die Stelle, an der ein Riss begonnen hat,
ausgerechnet in dem winzigen elektronentransparenten Bereich liegt, der als
Durchstrahlungsbild dargestellt werden kann. Au3erdem ist kaum zu vermeiden,
dass sich bei klassischen Praparationsmethoden zuerst die Bereiche mit den
gesuchten Poren und Mikrorissen auflésen und so fir eine anschlielRende
Betrachtung verloren sind. Im Folgenden werden einige Ergebnisse dieser Suche
vorgestellt.
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Abbildung 217: Riss an Aluminumnitrid in TRIP 700; REM-Aufnahme (links und Mitte);
Elementverteilung nach EDX-Analyse (rechts)
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Das erste Beispiel (siehe Abbildung 217) stammt aus dem makroskopischen Bereich.
Ein Riss, der entlang einer der Manganzeilen der Zugprobe verlauft, passiert in der
Probe eingeschlossene Phasen aus Aluminiumnitrid. Diese auf Grund ihrer Harte
praktisch unverformbaren Phasen fuihren zu einer Aufweitung des Risses.

Die beiden abschlie3enden Beispiele sind Ergebnisse aus Untersuchungen im TEM.

Ausscheidung

Abbildung 218: TEM-Durchstrahlungsbild der Rissbildung in TRIP 700 an einer Ausscheidung

Ein Riss, der erst eine Lange von 100 nm erreicht hat, ist in Abbildung 219
dargestellt. Die nicht verformbare Ausscheidung, an der der Riss entstanden ist, ist
als dunkler Kreis in der rechten, oberen Ecke des vollstandig durchsichtigen Risses
zu erkennen.
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Abbildung 219: TEM-Durchstrahlungsbild der Rissbildung in TRIP 700 an einem Aufstau von
Versetzungen

Eine weitere Mdglichkeit fur den Beginn eines Risses zeigt Abbildung 219. In diesem
Fall ist der Riss an einer Gruppe von Versetzungen entstanden, die sich vor einem
Hindernis aufgestaut haben.

6.1.7.2 Verhalten von TRIP-Stahlen im Crashfall

Im Bereich der ferritischen Stahle zeigt Abbildung 220, dass hdhere Festigkeiten
auch zu einem vergrol3erten (spezifischen) Energieaufnahmevermaogen fuhren.
Weiterhin ist der Grafik zu entnehmen, dass das Energieaufnahmevermdégen der
austenitischen Stahle von den ferritischen nicht erreicht wird.
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Abbildung 220: Gewichtsspezifische Energieabsorption verschiedener Stéhle bei hohen
Dehnraten (Crash) nach [BLEOO]
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Die besten Vertreter der ferritischen Werkstoffgruppe sind die TRIP-Stahle. Dies liegt
zum einen an einer nach der Umformung noch vorhandenen Umformreserve bis zum
Bruch, zum anderen wird dieser Effekt durch die Volumenzunahme des Martensits
bei der Umwandlung erreicht. Im Fall eines Anrisses kommt es inshesondere an der
sich fortbewegenden Rissspitze zu starken plastischen Verformungen. Diese
Verformungen resultieren in einer (diffusionslosen, also zeitunabhangigen)
Umwandlung zu Martensit. Auf Grund der unterschiedlichen Packungsdichten von
Martensit und Austenit kommt es zu einer Volumenzunahme. Diese partielle
Volumenzunahme an der Rissspitze fuhrt zu Druckeigenspannungen, die einem fur
den Rissfortschritt nétigen Offnen der Spitze entgegenwirken [GOTO7].
Voraussetzung fur das Auftreten dieses Effektes ist natirlich, dass im Geflige des
tiefgezogenen Bauteils ausreichend stabiler Austenit vorhanden ist, der sich nicht
schon wahrend der Produktion vollstandig zu Martensit umwandelt, sondern zum Teil
erst wahrend des Crashs.
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7 Vergutungsfahige Blechwerkstoffe

Sowohl bei der spanenden Bearbeitung wie auch bei der Massivumformung werden
bei besonders hohen Anforderungen an die Festigkeiten der zu fertigenden Bauteile
Stahle eingesetzt, die fur eine Warmebehandlung geeignet sind. Die wichtigste
Gruppe dieser Stahle sind die Vergutungsstahle, die nach der Formgebung zunachst
gehartet und dann angelassen werden. Hierdurch lassen sich hohe Festigkeiten bei
gleichzeitig guten Zahigkeiten realisieren.

Dieses Konzept ist nicht ohne weiteres auf Blechwerkstoff zu Ubertragen. Erstens
erschweren die zwangslaufig erhéhten Kohlenstoffgehalte das Umformen und
zweitens entstehen beim Abschrecken des Metalls im Wasser oder Ol thermische
Spannungen und Verzige, die die Bauteile unbrauchbar machen. Derzeit werden
zwei Blechwerkstoffe hergestellt, die trozdem eine Warmebehandlung erlauben. Dies
sind die Werkstoffe fir das Pressharten sowie lufthartende Werkstoffe.

7.1 Lufthartende Stahle

Die Salzgitter Flachstahl GmbH hat eine Gruppe kohlenstoffarmer, lufthartbarer
Stahle entwickelt, die unter der Bezeichnung LH800 und LH900 vertrieben werden
[FLAO7]. Die Besonderheit dieser Stahlsorten liegt in der Mdglichkeit, sie an Luft bei
einem Kohlenstoffgehalt von 0,1 % zu héarten. Nach dem Walzen und dem Glihen
verfugt das Blech Uber eine ferritische Struktur. Dies begrundet eine hohe Plastizitat
und eine niedrige Streckgrenze, was sich positv auf die Kaltumformung auswirkt.
Durch Harten kann die Zugfestigkeit dieser Stahle um mehr als das Doppelte
gesteigert werden.

Die in diesem Kapitel prasentierten Ergebnisse wurden im Rahmen eines Projektes
aus dem DFG-Schwerpunktprogramm 1204 ,Algorithmen zur schnellen,
werkstoffgerechten Prozesskettengestaltung und —analyse in der Umformtechnik®
gewonnen.

Die Blechproduktion aus Stahl der Gute LH800 folgt der Prozesskette:
BrammengielRen, Warmwalzen, Beizen, Kaltwalzen (fur Blechdicken unter 2 mm),
Weichglihen in Schutzatmosphare und Dressieren. Die chemische
Zusammensetzung des Stahls LH800 wird in Tabelle 22 gezeigt.

Tabelle 22: Chemische Zusammensetzung des Stahls LH800 [GRY09]

C Mn | Si P S Al Cr B Mo | Nb | Ni | Cu Ti V Ca N

Min. | 0,07 | 1,60 | 0,15 - - 0,020 | 0,50 | 0,0015 | 0,10 - - - 0,025 | 0,13

Max. | 0,15 | 2,10 | 0,30 | 0,015 | 0,010 | 0,050 | 1,00 | 0,0040 | 0,30 | 0,01 | 0,3 | 0,3 | 0,035 | 0,17 | 0,99 | 0,008

Die metallographische Analyse des Ausgangsgefliges wurde mittels
Lichtmikroskopie, Rasterelektronenmikroskopie bzw.
Transmissionselektronenmikroskopie durchgefuhrt. Die Untersuchungen zeigen,
dass die Ausgangsstruktur ferritisch ist und globulare Kérner mit Durchmessern von
ca. 8 um sowie grof3e Mengen primarer (500 nm bis 1000 nm) und sekundarer

(20 nm bis 50 nm) Karbide aufweist (siehe Abbildung 221).
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Abbildung 221: Rasterelektronenmikroskopische Aufnahme des Ausgangsgefliges von LH800
mit priméaren Karbiden in verschiedenen Kérnern [TEKO08]

Die Korngrenzen zeichnen sich durch die Atzung deutlich ab. Die primaren Karbide
befinden sich zumeist an den Korngrenzen, wahrend die sekundaren Karbide
gleichmafig in den Kdrnern verteilt sind. Analysen der priméren und sekundéren
Karbide im REM mittels EDX zeigen, dass die primaren vorwiegend Chrom- und
Molybdankarbide und die sekundaren Vanadiumkarbide sind (siehe Abbildung 222).
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Abbildung 222: TEM-Durchstrahlungsbild einer Probe aus LH800 mit sekundaren (Vanadium)
Karbiden [TEKO08]

Eine Gegenuberstellung von zwei Schliffbildern, die im weichgeglihten und
dressierten Zustand aufgenommen wurden, zeigt Abbildung 223. Links in
Walzrichtung, rechts senkrecht zur Walzrichtung. Die Geflige zeigen keine
signifikanten Abweichungen bezlglich KorngroR3e oder Morphologie.
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Abbildung 223: Weichgeglihtes, dressiertes Geflige von LH800; links: in Walzrichtung; rechts:
90° zur Walzrichtung (Lichtmikroskop, Atzung HNO3 5%)

Anhand von Hartemessungen, die parallel und quer zur Walzrichtung durchgefuhrt
wurden, wird deutlich, dass sich die Materialeigenschaften entlang der Breite und
entlang der Lange des Blechs kaum unterscheiden.
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Abbildung 224: Vickersharte flr einen Langs- und Querschnitt von LH800 im Ausgangszustand

Die Versuchsergebnisse der Probe, die aus dem mittleren Blechbereich
herausgeschnitten wurde, sind in Abbildung 224 dargestellt.

7.1.1 Mikrostrukturanderungen infolge von Kaltverformung

Fur die Charakterisierung des Werkstoffverhaltens bei einachsiger Belastung wurden
Zugversuche nach der DIN EN 10002 durchgefuhrt [CWI08, TEKO8]. Die Proben fir
die Zugversuche wurden unter Winkeln von 0° (WR), 45° (WR45) und 90° (WR90)
zur Walzrichtung entnommen und bis zu Dehnungen von 5 %, 10 %, 15 % und 20 %
bzw. bis zum Bruch gezogen. Die aus den Mittelwerten berechneten Spannungs-
Dehnungs-Diagramme sind in Abbildung 225 dargestellt. Die Kurvenverlaufe zeigen
isotrope mechanische Eigenschaften mit Spannungsunterschieden von weniger als
7 %. Daraus lasst sich folgern, dass das nach dem Walzen erfolgte Weichglihen die
beim Walzen erzeugte Anisotropie durch eine vollstandige Kornneubildung beseitigt.
Des Weiteren ist ersichtlich, dass der Einfluss des Dressierens auf die
Ungleichmé&Rigkeit mechanischer Eigenschaften vernachlassigbar gering ist. Die
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Dehngeschwindigkeit der bei Raumtemperatur durchgeftihrten Versuche betrug
0,005 1/s. Zur Charakterisierung des plastischen Verhaltens wurde anschliel3end die
wahre Spannung in Abhangigkeit des logarithmischen Umformgrades berechnet. Der
so bestimmte Elastizitatsmodul betragt 200,45 GPa.
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Abbildung 225: Gemitteltes Spannungs-Dehnungs-Diagramm von LH800 im Ausgangszustand

Die mit Hilfe dieser Versuche gewonnenen FlieRkurven (siehe Abbildung 226) dienen
als Eingangsdaten fir eine  Umformsimulation.
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Abbildung 226: FlieBkurve von LH800 im Ausgangszustand [TEKO08]

Fur metallographische Analysen wurden die gezogenen Proben an der Oberseite

geschliffen, poliert, geatzt und mittels REM bzw. TEM untersucht. Ausschnitte der
REM-Aufnahmen dieser Geflige bei verschiedenen Verformungsgraden werden in
Abbildung 227 gezeigt.
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Abbildung 227: REM-Aufnahmen der Mikrostruktur von LH800 nach Zugversuchen
entsprechend DIN 10002 bei 5 % Dehnung (a), 10 % Dehnung (b), 20 % Dehnung (c) und
Bruchdehnung (d)
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Ein Vergleich von Geflugeaufnahmen aus dem REM und dem TEM nach einer
Umformung von 5 %, 10 %, 15 % und 20 % Dehnung zeigt keine Unterschiede
zwischen den Entnahmerichtungen. Bereits ab 10 % Dehnung weist das Geflige
kleine Subkornstrukturen innerhalb der Korner auf, die sich im Verlauf der weiteren
Umformung starker auspragen (siehe Abbildung 228 und Abbildung 229). Aus
Versetzungen entstandene Kleinwinkelkorngrenzen bilden die Zellwénde der
Subkornstrukturen. Eine Analyse der REM- und TEM-Aufnahmen bei héheren
Dehnungen bis zum Bruch zeigt die steigende Anzahl der Versetzungslinien und die
immer deutlicher ausgepragten Zellstrukturen.

Korngrenzen \
<\
\\/ Zellen

- . -3 . v\ \Trippelpunkt
é T AR R R einzelne Versetzungen
e R el LTS l‘ 500 nm [[EI
Abbildung 228: REM-Aufnahme des Gefliges Abbildung 229: TEM-Aufnahme des Gefliges
einer um 20 % gedehnten Zugprobe (LH800) einer um 20 % gedehnten Zugprobe (LH800)

Zur quantitativen Gefugecharakterisierung wurde eine Korngrol3enanalyse anhand
der KorngréBen-Kennzahl (G) nach ASTM**® sowie der Kornelongation
(Streckungsgrad) durchgefiihrt. Die Elongation ist dabei definiert als das Verhaltnis
der vertikalen zur horizontalen KorngréRenkennzahl. Es wurden 1000fach
vergroRerte REM-Aufnahmen verformter Proben fur die Analysen gewahlt, sodass
die Schiliffbilder eine ausreichende Anzahl von Kdrnern fir eine automatisierte
Auswertung mittels der Software ,analySIS®" der Firma Soft Imaging System GmbH
aufweisen. Die Analyse wurde entsprechend den Normen ASTM E112 und EN ISO
643 “Mikrophotographische Bestimmung der scheinbaren Korngrofie” durchgefuhrt.
Die Mikrostrukturanalysen zeigen eine deutliche Kornstreckung in Richtung der
Umformung (horizontale Ausrichtung auf den Schliffbildern).

Die Korngrdl3en-Kennzahlen der einzelnen Schliffe schwankten zwischen 12,3 und
13. Lediglich bei der Probe WR90 (28,5 % Bruchdehnung) ist sie leicht erhéht. Die
Kornelongation ist Abbildung 230 zu entnehmen.

%% Die ASTM International (urspriinglich American Society for Testing and Materials) ist eine

internationale Standardisierungsorganisation mit Sitz in den USA.
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Abbildung 230: Vergleich der Kornelongationsverlaufe bei der Verformung von LH800 fir die drei
Entnahmerichtungen Walzrichtung (WR); 45° zur Walzrichtung (WR45) ; quer zur Walzrichtung
(WR90) [TEKO8]

Die in Abbildung 230 dargestellten Verlaufe zeigen bis auf geringe Schwankungen
einen nahezu linearen Anstieg der Elongation Uber der Dehnung. Bei einem
Vergleich der drei Verlaufe zeigt sich ein annahernd aquidistantes Verhalten. Die
Elongationen beginnen bei einer Dehnung von 5 %. Die ,,Ausgangselongation® ist
nahezu 1 bei maximalen Abweichungen in den unterschiedlichen Walzrichtungen
von 0,9 %. Die maximale Abweichung bei 5 % Dehnung unterscheidet sich kaum von
der maximalen Abweichung bei der Bruchdehnung, sodass unter Berlcksichtigung
der Elongationsmesswerte des Zugversuches nach DIN EN 10002 kein
richtungsabhéngiges Verhalten nachgewiesen werden kann.

7.1.2 In situ-Analyse der Mikrostrukturentwicklung im REM

Zur In situ-Analyse der Mikrostrukturentwicklung wurde ein Mikrozugmodul der Firma
Kammrat und Weil3 verwendet, das es ermdglicht Zug-, Druck- und
Dreipunktbiegeversuche im REM durchzufihren [SCHAO09, YOSO05, MALOS]. Die
Umformung der Proben erfolgt schrittweise um zwischen den einzelnen Schritten
Gefugeaufnahmen machen zu kénnen und die Dehnung zu bestimmen. Die
Schrittweite kann bis zu den Werten variieren, die mit der Genauigkeit des Moduls
vergleichbar sind (ungefahr 1 um). Gleichzeitig gibt es eine Reihe von Nachteilen, die
aus der in situ-Analyse im REM mithilfe von Zug- /Druckmodulen [KAMOG6] folgen:

1. Die Probengrof3e unterscheidet sich von den standardisierten in ASTM, DIN
usw., was den Vergleich der Ergebnisse erschwert.

2. Die Ergebnisse werden in Abhangigkeit von Zugkraft und Traversenweg
erfasst, was die Genauigkeit der Umrechnungsergebnisse in die Spannungs-
Dehnungskurve vermindert. Die maximale Ungenauigkeit tritt im Bereich der
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Ausgangsspannung im Gebiet der elastischen Verformung auf und kann bis
zu 100 % erreichen.

3. Die Umformgeschwindigkeit kann nicht konstant gehalten werden. Die
einstellbare Grol3e ist die Geschwindigkeit der Traversenbewegung, die bei
jedem Belastungsschritt unverandert bleibt.

4. Die maximale Umformgeschwindigkeit ist bedeutend kleiner als beim
Tiefziehprozess und bei standardisierten Zugversuchen.

Ausgehend von den genannten Nachteilen, sollte die in situ-Analyse mit
Zugversuchen nach DIN oder ASTM verglichen werden.

Zur Durchfiihrung der Versuche wurde ein Rasterelektronenmikroskop LEO 1455VP
der Firma Zeiss und ein 10 kN Zug- /Druckmodul von der Firma Kammrath&Weiss
GmbH [KAMO06] verwendet. Es wurden Proben (siehe Abbildung 231) in Walzrichtung
(im Folgenden als WR bezeichnet) und quer zu der Walzrichtung (WR90) untersucht.
Die Oberseite der Proben wurde geschliffen, poliert und in einer 2%igen
Salpetersaureldsung geatzt.
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Abbildung 231: Geometrie der Proben fiir in situ-Analyse im REM [GRY09]

Die Proben wurden schrittweise bis zum Reil3en gezogen. Die Grol3e der
Traversenverschiebung betrug fur die WR-Probe in der Anfangsphase bis zur
Langenénderung von 600 um jeweils 50 um. Dann wurde die Schrittweite bis zum
Bruch auf 100 um erhoht. Bei der WR90-Probe wurde als Schrittweite der
Traversenverschiebung im gesamten Umformungsbereich 100 pm gewahlt.

Nach jedem Belastungsschritt wurden REM-Aufnahmen bei 1000facher und
3000facher VergréRerung gemacht. Dabei wurde die Zugkraft wahrend dieser Pause
beibehalten. Die lineare Ziehgeschwindigkeit betrug 5 um/s. Die
Durchschnittsumformgeschwindigkeit bei der Versuchsdurchfiihrung war 0,0002 s,
wobei ihre Augenblickswerte +15 % von der Gro3e abweichen.

Die mittels Zug- /Druck-Modul erzeugten Spannungs-Dehnungs-Diagramme sind
zusammen mit den gemittelten Ergebnissen gem. DIN EN 10002 in Abbildung 232
dargestellt. Wie zu erwarten ist die Abweichung im elastischen Bereich maximal. Die
im Rahmen von in situ-Untersuchungen erhaltenen Spannungswerte liegen im
Bereich des plastischen FlieRens sehr nah an denen der genormten
Untersuchungen. Die mittlere Abweichung der Spannung in diesem Bereich liegt bei
ca. 8% (WR) bzw. 4 % (WR90). Die Abweichung kann sowohl durch den Einfluss
der Umformgeschwindigkeit, die um den Faktor 25 kleiner als bei den
Untersuchungen gem. DIN ist, als auch durch die unterschiedliche Probengeometrie




Vergitungsfahige Blechwerkstoffe 239

bedingt sein. Die Fehler bei der Spannungsbestimmung steigen nach dem Beginn
der Einschnirung, die auf Grund der spezifischen Probenform im Zug- /Druck-Modul
friher beginnt.
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Abbildung 232: Vergleich von Spannungs-Dehnungs-Diagrammen von LH800, nach DIN und in
situ-Untersuchungen; WR = Walzrichtung, WR90 = quer zur Walzrichtung, DIN standard =
Zugversuch nach DIN 10002 [GRY09]

Aus Abbildung 233 kann die Entwicklung der Kornstruktur wahrend des Zugversuchs
(in Form von Ausschnitten) entnommen werden. Die Kornzahl auf jedem Schliffbild
mit einer 1000fachen VergréRerung betrug mehr als 200, was fur die nachfolgende
Korrelationsanalyse als statistisch abgesichert erachtet werden kann.

Mit dem Anstieg der Verformung tritt eine Elongation der Korner ein. Auf3erdem
kommt es, beginnend bei einer Dehnung von 10 %, zur Bildung von Gleitb&ndern,
deren Zahl im weiteren Verlauf der plastischen Dehnung wachst. Dies stellt allerdings
einen Widerspruch zu den Ergebnissen dar, die bei einer Untersuchung der
Mikrostruktur nach dem Tiefziehen [BACO08] und nach einer Zugumformung nach
DIN EN 10002 [TEKO8] gewonnen wurden. In beiden Féllen waren keine Gleitbander
festzustellen. Zellstrukturen konnten dagegen eindeutig nachgewiesen werden. Der
Unterschied in der Entwicklung von Versetzungsstrukturen kann auf die stark
unterschiedlichen Umformgeschwindigkeiten zurtickgefihrt werden.
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Abbildung 233: REM-Aufnahmen der in situ-Versuche von LH800 bei 0 % Dehnung (a), 10 %
Dehnung (b), 20 % Dehnung (c) und 25 % Dehnung (d) [GRYQ9]
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Die qualitative Entwicklung der Mikrostruktur von Proben, die in Walzrichtung und
senkrecht zu dieser ausgeschnitten wurden, ist gleich.

Als qualitative Grol3e zur Beschreibung der Kornstruktur wurde die Kornstreckung
gewabhlt. Die quantitativen Abhangigkeiten zwischen der Kornstreckung und der
Dehnung sind in Abbildung 234 zusammen mit Ergebnissen aus Zugversuchen nach
DIN dargestellt [TEKO08]. Bis zum Beginn der Einschniirung, bei etwa 13,5 %, besteht
fur beide Probenorientierungen und beide Versuchstypen in etwa der gleiche lineare
Zusammenhang zwischen Kornstreckung und Dehnung. Nach dem Beginn der
Einschnirung éndert sich diese Korrelation fiir die im REM gezogenen Proben.
Dieser Effekt ist darin begrindet, dass die Verformung nach dem Beginn der
Einschnirung auf diesen sehr engen Bereich beschrénkt ist. Wenn die gesamte
Probe in den folgenden Schritten um den gleichen prozentualen Betrag gedehnt wird
wie vor dem Beginn der Einschniirung, bedeutet dies fur den betrachteten Ausschnitt
im Bereich der Einschnirung eine viel grol3ere Dehnung, wahrend sich der Rest der
Probe Uberhaupt nicht weiter dehnt.
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Abbildung 234: Vergleich der Kornelongation tiber der Dehnung ermittelt mittels Zug- /Druck-
Modul und nach der DIN 10002; WR = Walzrichtung, WR90 = quer zur Walzrichtung, DIN
standard = Zugversuch nach DIN 10002 [GRY09]

Der Kurvenverlauf zeigt, dass die Abhangigkeit der Kornstreckung von der Dehnung
sowohl fir kleine als auch fir groRe Dehnwerte extrapoliert werden kann. Als
Ergebnis der Korrelationsanalyse konnte Gleichung 34 hergeleitet werden. Der
Korrelationskoeffizient dieser Abhangigkeit ist 0,998.

Gleichung 34

All= Algt + 11,9103 ¢

mit Al, als Strukturanisotropieindex der longitudinal ausgerichteten Ebene nach
ASTM E112, Al als Index der Ausgangsstrukturanisotropie und ¢ als Dehnung in %.
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Wie oben bereits erwahnt, erlauben die in situ-Untersuchungen nicht nur die
Beobachtung der Kornstreckung sondern auch der Korndrehung. In Abbildung 235
ist ein Geflugeausschnitt abgebildet, in dem sich das mit ,A“ gekennzeichnete Korn
im Verlauf der Verformung ohne eine signifikante Anderung seiner Form dreht.

£=0%, a=0° £=13%, o=~1,5°

e=15%, a=7,5°

€=24%, a=35° £=26,5%

Abbildung 235: Korndrehung in LH800 unter Zugspannung; Mikrozug-/Druckmodul im TEM

Die quantitative Auswertung der Drehung des Korns ist in Abbildung 236 gezeigt.
Kornform und —orientierung bleiben bis zum Beginn der Einschnirung der Probe
praktisch unverandert. Im Intervall von 14 % bis 18 % Dehnung dreht sich das Korn
dann um einen Winkel von 15,5 ° unter Beibehaltung der urspriinglichen lokalen
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Kornstreckung. Bei weiterer Verformung setzt sich diese Drehung bei gleichzeitiger
Streckung des Korns fort.

Beginn der Einschniirung Beginn der Einschniirung
a) gIeichméBigeé Einschnir- b) gIeichméBige§ Einschnur-
Dehnung : dehnung Dehnung : dehnung
35 : 1,08 :
30 f / c :
= 25 // S 106 /l
g 20 1/ £ 104 .
s 1 7/ 2 ——
10 : S 1,02 :
5 :
0 5 1,00 :
0 5 10 15 20 25 0 5 10 15 20 25
Dehnung [%0] Dehnung [%0]

Abbildung 236: Korndrehung (links) und —streckung (rechts) in LH800 wéhrend des in situ-
Zugversuchs; Die gepunktete Linie entspricht der Zugfestigkeit bzw. dem Ende der
Gleichmalldehnung. [GRY09]

7.1.3 Analyse der Mikrostrukturentwicklung beim kalten Tiefziehen

Beim Tiefziehen tritt in der Regel kein einachsiger Spannungs- oder
Dehnungszustand auf. Aus diesem Grund wurden am IUL der Universitat Dortmund
N&pfchenziehversuche an 1,5 mm dicken und 150 mm durchmessenden Ronden
durchgefiihrt. Die Napfhdhe betragt 46,4 mm, der Durchmesser 103,7 mm. Zur
optischen Messung der Dehnungsverteilung im Napf wurde vor Beginn der Versuche
ein Punkteraster aufgetragen.

Aus den tiefgezogenen Napfen wurden Proben prapariert und deren Mikrostruktur
mittels REM-Aufnahmen untersucht [BACO08]. Das Schema der Probenentnahme fir
die planimetrischen Messungen ist in Abbildung 237 dargestellt. Die Proben Nr. 1 bis
4 wurden quer, die Proben 5, 8 und 9 von der Innenseite und die Proben 6 und 7 von
der AuRRenflache geschliffen, poliert und geatzt.

=1 9 —

|
/
vay's

Abbildung 237: Schema zur Entnahme von Material aus einem tiefgezogenen Napf
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Als Beispiel ist in Abbildung 238 das Geflige in der Mitte von Probe Nr. 2 gezeigt. Es
ist eine deutliche Zellstruktur erkennbar, aber keine Gleitbander.

L \ g ‘ S
. e e & [7h \

Abbildung 238: REM-Aufnahme vom Napfausschnitt an Probenstelle Nr. 2 (LH800)

Diese Mikrostruktur ist typisch fur alle Proben auf3er Nr. 4 und Nr. 5, in denen nahezu
keine Deformation auftrat. Fragmente der typischen Kornstrukturen unterschiedlicher
Napfbereiche sind in Abbildung 239 schematisch dargestellt.

Abbildung 239: Kornstrukturen von LH800 in unterschiedlichen Napfbereichen nach dem
Tiefziehen

Die Elongationsverteilung Uber der abgewickelten Lange des jeweiligen Ausschnitts
ist in Abbildung 240 dargestellit.

Fur beide Napfhalften zeigt sich ein ahnlicher Verlauf der Elongation bis auf Bereiche
am Flansch. Geringe Unterschiede sind auch in anderen Bereichen zu erkennen. Bei
einer Lange von 75 mm tritt ein starker Abfall der Elongation auf. Im Querschliff zeigt
sich die Verringerung der Elongation bei einer L&dnge von ca. 60 mm. Diese
Elongationsverlaufe sind in einem Spannungswechsel im Flanschbereich in
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Blechdicke (Innenradius Druckspannung, Au3enradius Zugspannung) begrindet.
Des Weiteren ist zu erkennen, dass die Elongationswerte des Querschliffes auf
einem hoheren Niveau liegen als die des Oberseitenschliffes.

Die maximale Elongation tritt im Querschliff im mittleren Abschnitt des Flansches und

beim Oberflachenschliff im oberen Abschnitt des Flansches, im Auslauf des Radius,
auf.

- —{ ——o— Querschnitt — -u— - Oberflache }—
15 1,10
© 1,08 P n
g ‘ . I ~
5 1,06- SN
S I
Q 1,041 Iy
5 . /¥
S 1021, xT
v
T / T
-100 -50 0 50 100

abgewickelte Lange [mm]

Abbildung 240: Verteilung der Kornelongation im Napf; Abstand vom Mittelpunkt des
Napfbodens; links: in der Blechmitte; rechts: in der Oberflache des Bleches

Abbildung 241 zeigt einen Vergleich der auf Grundlage der bisher untersuchten
Zusammenhange berechneten Korndehnungen mit den im Népfchenversuch
gemessenen Werten.

11 ‘
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Abbildung 241: Vergleich der berechneten Kornstreckung fir LH800 mit den Ergebnissen der
planimetrischen Messungen; beginnend in der Mitte des Napfbodens

7.1.4 Eigenschaftsdnderungen durch alternierende Belastungen

Da beim Tiefziehen die Spannung im Bereich der Ziehkante von Zug zu Druck
wechselt, tritt der sogenannte Bauschingereffekt (siehe Kapitel 3.2.5.2) auf, bei dem
sich die Flie3spannung nach einer Belastungsrichtungsanderung erheblich verringert
[DAH84]. Die Untersuchung dieser kinematischen Verfestigung wurde ebenfalls mit
Hilfe des bereits beschriebenen Zug- /Druck-Moduls durchgefiihrt [CWI108].
Ublicherweise werden fiir solche Versuche zylindrische Proben verwendet, was bei
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Blechen nicht moglich ist. Bei dieser Untersuchungsmethode lassen sich aber auch
Flachproben verwenden, da die Messlange sehr kurz ist und es im Druckbereich
nicht zu einem Ausknicken kommt. Fur die Versuche wurden 15 Flachproben
entsprechend der in Abbildung 242 dargestellten Geometrie prapariert und mit
jeweils zwei Markierungen als Messlange versehen.

10,50

Dicke =1.5mm ! .'."1
1.50
=

Abbildung 242: Probengeometrie fir den Zug-Druckversuch [CWI08]

Die maximale Dehnungsamplitude, bei der die Proben nicht ausknicken, betragt

6,7 %. Die Proben wurden schrittweise bis zu unterschiedlichen Dehnungen gezogen
und anschlieBend in Gegenrichtung bis zu einer gesamten Dehnung von 0 %
belastet. Die Zuggeschwindigkeit wurde in jedem Belastungsschritt angepasst,
sodass eine konstante Umformgeschwindigkeit von 0,005 1/s vorlag.

Das berechnete Spannungs-Dehnungs-Diagramm fur die zyklischen Zug-
Druckversuche bei unterschiedlichen Dehnungsamplituden und der Vergleich von
Dehn- und Stauchgrenzen sind in Abbildung 243 und Abbildung 244 dargestellt.
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Abbildung 243: Spannungs-Dehnungs-Diagramm von LH800 bei wechselnder Belastung zur
Beschreibung des Bauschinger-Effektes [CWI08]

Die Ergebnisse zeigen eine deutliche Reduzierung der Stauchgrenze im Vergleich
zur Dehngrenze um ca. 10,6 % bis 15,7 %. Der maximale Effekt tritt bei einer
Dehnung von 2,9 % auf. Danach reduziert sich der Einfluss der wechselnden
Belastung auf ca. 11 %.
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Abbildung 244: Zug-Druck-Anisotropie der 0,2 %- Dehn- und Stauchgrenze von LH800 in
Abhangigkeit der Gesamtdehnung [CWI08]

7.1.5 Gefugeentwicklung wahrend der Warmebehandlung

7.1.5.1 Austenitisierung

Das Warmebehandlungsschema zur Erstellung von isothermen ZTA-Schaubildern®®
sieht eine schnelle Erwarmung (ca. 130 °K/s) der Proben bis zur
Austenitisierungstemperatur vor, die fir jede Probe unterschiedlich ist. Auf diesen
Temperaturen werden die Proben fir eine Dauer von 0,3 s bis 1000 s gehalten.
Anschliel3end wird das Material analog zu kontinuierlichen Untersuchungen gehértet.
Die fur die Konstruktion von ZTA-Schaubildern erforderlichen Daten werden mit
einem Dilatometer aufgenommen. Sowohl die zeitliche Temperatur- und
Langenanderung der Proben als auch die Ergebnisse der metallographischen
Untersuchungen dienen als Ausgangsdaten fur die Konstruktion der Schaubilder.

Das vom Blechhersteller empfohlene Temperaturintervall fir die Austenitisierung von
Bauteilen aus LH800 ist 920 °C bis 960 °C [WERO06].

Die Dilatometeruntersuchungen wurden im Rahmen der Zusammenarbeit mit der
Berg- und Huttenakademie Krakau unter Nutzung des Umformdilatometers 805 A/D
der Firma BAHR GmbH durchgefiihrt. Die Proben wurden im Vakuum mit einer
Aufheizgeschwindigkeit von 150 °K/s bis zu einer definierten Temperatur im Bereich
zwischen 800 °C und 1000 °C erwarmt, danach isotherm gehalten und anschliel3end
mit Stickstoff abgeschreckt. Die maximale Haltedauer bei der jeweiligen isothermen
Austenitisierungstemperatur betrug 1000 s. Fir Gefligeuntersuchungen wurden
einige Proben nach einer Haltedauer 0,3s,1s,3s,10s,30s,100s bzw. 300 s
abgeschreckt.

196 Zeit-Temperatur-Austenitisierungs-Schaubilder
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Abbildung 245: Ausschnitt der Dilatometerkurve von LH800 fur eine Austenitisierung bei 900
°C mit Beginn und Ende der Umwandlung (beim Beginn der Umwandlung betragt die
Probentemperatur erst ca. 730 °C)

Eine typische Dilatometerkurve ist in Abbildung 245 dargestellt. Die markierten
Knickpunkte auf der LAngenanderungs-Zeit-Kurve entsprechen der Zeit des Beginns
der Gefigeumwandlung und des Endes der Umwandlung. Die gewlinschte
Temperatur von 900 °C wird allerdings erst nach 6 Sekunden erreicht. Der bei 4,5
Sekunden eintretende Beginn der Umwandlung findet bei einer niedrigeren
Tenmperatur statt, in diesem Fall bei 730 °C.

Ferrit Ferrit

Martensit 7 Martensit

Abbildung 246: Mikrostrukturentwicklung von LH800 bei 850 °C und Haltedauern von 0,3 s (a);
1s (b); 3s(c); 10 s (d): Lichtmikroskop [SCHA13]
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Verschiedene lichtmikroskopische Aufnahmen der Gefligezustande anhand einer
Farbatzung nach Beraha zeigt Abbildung 246 [WECS83]. Diese Art der Atzung verfarbt
Martensit dunkelblau und/oder dunkelbraun. Der nicht zu Austenit umgewandelte
Ferrit bleibt weil3. Die entsprechenden Geflige, nach verschiedenen Haltedauern fir
eine a-y-Phasenumwandlung bei 850 °C, sind in Abbildung 246 dargestellt.

Den in Abbildung 246 gezeigten Schliffbildern nach der Farbétzung ist zu
entnehmen, dass bei einer Haltedauer von 0,3 s bei einer Temperatur von 850 °C die
Austenitumwandlung schon begonnen hat. Die dominierende Struktur ist jedoch die
des noch nicht umgewandelten Ferrits, die 80 % ausmacht. Bei einer Erhéhung der
Haltedauer reduziert sich der Ferritanteil drastisch und betragt ca. 40 % bei einer
Haltedauer von 1 s und 15 % bei 3 s. Die Analyse von Schliffbildern nach 10 s
Haltedauer bei 850 °C zeigt 100 % Martensit. Dies zeugt von einer vollstandig
erfolgten Austenitisierung des Materials.

Die Beurteilung der Geflige wird indirekt durch die Ergebnisse der Hartemessungen
bestétigt (siehe Abbildung 247).

400
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Abbildung 247: Hartewerte von geharteten Proben (LH800), Austenitisierung: 850 °C [SCHAL13]

Neben der Austenitumwandlung erfolgt in LH800 eine Karbidauflésung, die bei

950 °C bis zu 1000 Sekunden dauert. Die Grenze der vollstdndigen Karbidauflosung
wird in ZTA-Schaublidern durch die A..-Linie angezeigt.

Die Auflésung der Karbide bei einer Temperatur von 1000 °C ist in Abbildung 248
gezeigt.
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Abbildung 248: REM-Aufnahme der Mikrostrukturadnderung im Geflige von LH800 bei 1000 °C
nach Haltedauern von 10 s (a); 30 s (b); 100 s (c) und 300 s (d) [SCHA13]

Den REM-Aufnahmen in Abbildung 248 ist zu entnehmen, dass bei einer Haltedauer
von 10 s keine vollstandige Karbidauflosung stattfindet. Die Grenzen der Einschliisse
sind kontrastreich, was von ihrer niedrigen Koharenz zeugt. Abbildung 248 b zeigt
die Karbide wahrend ihrer Auflésung. Die Karbidgrenzen sind verschwommen, was
auf eine Koharenz der Einschlisse mit dem Gitter des y-Eisen hindeutet. An vielen
Stellen sind Martensitnadeln zu erkennen, die durch schnelles Abkuhlen des
Austenits entstanden sind. Sie gehen durch die teilweise aufgelosten Einschlusse.

Dies zeigt, dass die Diffusion des Kohlenstoffs aus den Karbiden in den Austenit zum
Zeitpunkt des Abschreckens fast abgeschlossen war. Eine Haltezeit von 30 s bei
1000 °C muss also knapp unterhalb der Linie der vollstandigen Austenitisierung
(Acc-Linie) im ZTA-Schaubild (siehe Abbildung 250) liegen.

Bei einer Erhéhung der Haltedauer auf 100 bzw. 300 s (siehe Abbildung 248 c und
Abbildung 248 d) sind bei 1000 °C keine Karbide mehr zu erkennen.

Analog zu Abbildung 248 sind in Abbildung 249 Schliffbilder nach einer Haltedauer
von 1000 s und Temperaturen von 925 °C, 950 °C, 975 °C und 1000 °C dargestellt.
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Abbildung 249: REM-Aufnahme der Mikrostruktur des Gefliges von LH800 nach einer
Haltedauer von 1000 s bei Temperaturen von 925 °C (a), 950 °C (b), 975 (c) °C und 1000 °C (d)
[SCHA13]

Anhand der Aufnahmen in Abbildung 249 ist zu erkennen, dass die Grenze der
Karbidaufldsung bei einer derart langen Austenitisierungsdauer zwischen den
Temperaturen 925 °C und 950 °C liegt. Deshalb kann auf ein wesentliches
Wachstum der Austenitkdrner bei weiterer Erhohung der Temperatur geschlossen
werden. Aus diesem Grund sind Autenitisierungstemperaturen oberhalb von 950 °C
nicht sinnvoll.

Aus den gezeigten Ergebnissen lassen sich ZTA-Schaubilder fur das
Temperaturintervall von 800 °C bis 1000 °C erstellen (siehe Abbildung 250).
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Abbildung 250: Zeit-Temperatur-Austenitisierungs-Schaubild von LH800 [SCHA13]

Die Lage der Ac;-Linie in diesem Schaubild wurde unter der Bedingung einer
kontinuierlichen Erwarmung hergeleitet. Dies schrankt die Nutzung der Daten fir die
mathematische Modellierung nicht ein.

7.1.5.2  Harten

Das zur Beschreibung der Umwandlungsvorgange beim Harten genutzte
kontinuierliche ZTU-Schaubild ist in Abbildung 251 dargestellt [WERO06].

Wie dem ZTU-Schaubild zu entnehmen ist, wird dieser Stahl seinem Namen gerecht.
Er zeigt beim Abklhlen an Luft fur eine Blechdicke von weniger als 4 mm eine
komplette Martensitbildung.
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Abbildung 251: Kontinuierliches ZTU-Schaubild von LH800 mit Abkuhlkurve fur eine
Abkuhlung an ruhender Luft [WERO06]
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Um das Gefilige zu untersuchen, das beim Abkihlen an Luft entsteht, wurden
insbesondere zur Suche nach Restaustenit TEM-Untersuchungen durchgefihrt. Die
Temperaturkurve der Warmebehandlung der im TEM untersuchten Proben ist in
Abbildung 252 dargestellt.
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Abbildung 252: Temperaturverlauf der Warmebehandlung fur die LH800-Proben zur TEM-
Analyse

Das Beispiel einer TEM-Aufnahme mit charakteristischer Mikrostruktur ist in
Abbildung 253 zu sehen.
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Abbildung 253: TEM-Aufnahme der Mikrostruktur eines LH800 von einer an Luft
abgeschreckten Probe

Neben Hellfeld-TEM-Untersuchungen wurden auch einige Aufnahmen mit Dunkelfeld
durchgeftihrt. Des Weiteren wurden Beugungsbilder analysiert. Es konnte so gezeigt
werden, dass die Mikrostruktur von LH800 in allen Fallen, in denen eine vollstandige
Karbidaufldsung und Austenitisierung gefolgt von Abkihlung an freier Luft
stattgefunden hat, ausschlief3lich aus Martensit besteht. Spuren von Restaustenit
oder von nicht aufgelésten Karbiden wurden in den untersuchten Proben nicht
festgestellt.
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7.15.3 Anlassen

Zur Untersuchung der Anlassbestandigkeit wurden die Proben bei 950 °C 15 Minuten
austenitisiert und anschlieRend an Luft, in Ol oder in Wasser abgeschreckt. Weitere
Proben wurden bei 1000 °C austenitisiert und in Wasser gehartet. Anschliel3end
wurden die Proben bei 200 °C, 300 °C, 400 °C, 500 °C, 600 °C und 650 °C fur

15 Minuten angelassen. Die Ergebnisse der Hartemessungen nach dem Verguten
sind in Abbildung 254 dargestellt.
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Abbildung 254: Anlassschaubild von LH800 [SCHA13]

Mit Anlasstemperaturen tber 200 °C sinkt die Harte. Die Maximalhérte von 386 HV
wurde beim Abschrecken in Wasser von 950 °C erreicht. Bei einer Uberschreitung
der Anlasstemperatur von 400 °C reduziert sich der Einfluss des Abschreckmediums
und der Austenitisierungstemperatur.

Der maximale Hartewert bei einer hoheren Austenitisierungstemperatur von 1000 °C
liegt etwas niedriger, was in den groberen Austenitkornstrukturen begrindet ist.
REM-Aufnahmen von in Ol abgeschreckten und bei 600°C vergiiteten Proben sind in
Abbildung 255 und Abbildung 256 dargestellt.
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Abbildung 255: REM-Aufnahme der martensitischen Mikrostruktur einer in Ol abgeschreckten
Probe aus LH800

Die Korngrenzen des urspringlichen Austenits sind auf den Bildern nach der
konventionellen Atzung in 2%iger Salzpetersaure gut sichtbar, da sich Chrom- und
Molybdankarbide an den Korngrenzen gebildet haben. Ein Vergleich der Geflige von
an Luft geharteten Proben (siehe Abbildung 248 und Abbildung 249) mit in Ol
abgeschreckten Proben (siehe Abbildung 255) zeigt, dass eine Erhéhung der
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Abkuhlgeschwindigkeit zu einer feindisperseren Martensitstruktur fuhrt, fur die
erhdohte mechanische Eigenschaften charakteristisch sind [BER83].

Abbildung 256: REM-Aufnahme der angelassenen Mikrostruktur einer bei 600 °C vergliteten
Probe aus LH800

7.154 Einfluss von Kaltumformung und Warmebehandlung

Die Harteprufungen zeigen, dass die Grenzen des urspringlichen Austenits im
geharteten Material einen wesentlichen Einfluss auf die mechanischen
Eigenschaften ausuben. Dies ist darin begriindet, dass die bei der Austenitisierung
aufgeldsten Karbide sich an den Korngrenzen des Austenits ausscheiden und ein
,Volumenkarbidnetz“ bilden. Bei mechanischer Belastung sind die Zellen dieses
Netzes zusatzliche Hindernisse fur die Versetzungsbewegung. Entsprechend muss
der gehartete Stahl mit kleinen Grof3en des urspringlichen Austenitkorns tber
héhere mechanische Eigenschaften verfigen. Das Kornwachstum des Austenits
hangt nicht nur von der Austenitisierungstemperatur oder der Dauer, sondern auch
von der vorliegenden Kaltverfestigung ab [BER83].
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Abbildung 257: Abhangigkeit der AustenitkorngréfRe von der Dehnung und der
Austenitisierungstemperatur fir LH800
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Die Abhangigkeit der Austenitkorngréf3e von der vorausgegangenen Dehnung und
der Austenitisierungstemperatur zeigt Abbildung 257. Die Abhangigkeit der
Dehngrenze und der Zugfestigkeit von der Dehnung und der
Austenitisierungstemperatur sind in Abbildung 258 und Abbildung 259 dargestellt.
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Abbildung 258: Dehngrenze von LH800 in Abhangigkeit der Dehnung vor der
Warmebehandlung (fir verschiedene Austenitisierungstemperaturen)
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Abbildung 259: Zugfestigkeit von LH800 in Abhéngigkeit der Dehnung vor der
Warmebehandlung (fur verschiedene Austenitisierungstemperaturen)

Ein Vergleich der Kurvenverlaufe von Dehngrenze und Zugfestigkeit mit der
AustenitkorngréRe zeigt, dass sich die Festigkeitseigenschaften bei einer deutlichen
Erhohung der Korngrél3e verschlechtern. Ein direkter Zusammenhang zwischen der
Austenitkorngré3e und den mechanischen Eigenschaften des martensitischen
Gefliges konnte allerdings nicht festgestellt werden. In der Literatur [BER83] gibt es
Hinweise auf eine Abhangigkeit der Dehngrenze von der gemittelten Dicke der
Martensitpakete, die zum Beispiel mittels Hall-Petch-Beziehung beschrieben werden
kann.

Die Martensitpaketdicken dieser Proben wurden in den REM-Aufnahmen mittels der
Software ,analySIS®" gemessen. Da zur Bestimmung der Martensitpaketdicken nur
geordnete, plastische Strukturen geeignet sind, die eine vertikale Ausrichtung zur
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Schliffoberflache haben, wurden fiir die Analyse nur Pakete mit der minimalen
sichtbaren Dicke einzelner Platten ausgewahlt. Der Versuch, eine Abhangigkeit
zwischen der Dehngrenze oder der Zugfestigkeit und der mittleren
Martensitpaketdicke zu ermitteln, hat gezeigt, dass die mechanischen Eigenschaften
des Stahls LH800 nicht direkt von diesen Geflugeparametern abhangen.

Eine Korrelationsanalyse mit der Software DataFit hat aufgezeigt, dass eine
Abhéangigkeit der Dehngrenze von der Martensitplattendicke und der
AustenitkorngoRe besteht, die mit der folgenden Gleichung 35 beschrieben werden
kann:

Gleichung 35
Ry, =1461+1631-d,/ —166,9-d, +12,1-d; —0,3-d,

dwm entspricht der mittleren Martensitpaketdicke in um; da dem mittlerern
Austenitkorndurchmesser. Das BestimmtheitsmaR R? dieser Abangigkeit betrug 0,96,
die maximale Abweichung der Rechenergebnisse von den Messdaten war ca. 1,8 %.
Die hergeleitete Abhangigkeit ist in Form einer Ebene in Abbildung 260 dargestellt.
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Abbildung 260: Abhangigkeit der Dehngrenze von LH800 (im gehérteten Zustand) von der
Martensitplattendicke und der Austenitkorngrofe

Zugversuche an vor der Warmebehandlung umgeformten und nicht umgeformten
Proben im verguteten Zustand zeigen, dass der Einfluss einer vorangegangenen
Kaltverformung auf die mechanischen Eigenschaften im vergiteten Zustand zu
vernachlassigen ist.

Beim Anlassen kann im Vergleich zum Abschrecken ein Anstieg der Dehngrenze bei
konstanter Zugfestigkeit beobachtet werden. Die durchschnittlichen Festigkeiten von
Dehngrenze und Zugfestigkeit von vergtteten Proben, die bei einer Temperatur von
930 °C austenitisiert wurden, betragen 938,0 MPa und 997,8 MPa. Bei einer
Austenitisierungstemperatur von 975 °C reduzieren sich diese auf 883,3 MPa bzw.
979,9 MPa. Diese Ergebnisse zeigen, dass das Blechmaterial bei
Austenitisierungstemperaturen im Temperaturintervall von 900 °C bis 950 °C tber
die besten mechanischen Eigenschaften verfugt.
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7.2 Stahle fur das Pressharten

Um das Umformvermégen von schwer verformbaren metallischen Werkstoffen zu
steigern, kann der Umformprozess bei erhohten Temperaturen durchgefihrt werden.
Bei der Massivumformung ist dies beim Fliel3pressen und beim Schmieden die
gangige Methode. Hier findet die Umformung oberhalb der
Rekristallisationstemperatur™’ statt. Dadurch wird die FlieBgrenze herabgesetzt und
dynamische Erholungs- und Rekristallisationsvorgange werden ermaoglicht, was zu
einer Erweiterung der Formgebungsgrenzen fihrt. Die Abkihlung dieser
Schmiedeteile nach ihrer Umformung erfolgt in der Regel**® ungesteuert an Luft.

Die Einfuhrung eines ahnlichen Verfahrens fir die Umformung von Blechbauteilen
hat wesentlich spater stattgefunden. Im Jahr 1974 haben Mitarbeiter der
schwedischen Firma Gestamp in Luela die ersten Ideen zum Umformen heil3er
Platinen entwickelt [LENO9]. Hierbei handelt es sich um ein Umformverfahren, das
die Warmebehandlung in den Tiefziehprozess integriert. Anders als beim Schmieden
werden die Bleche aber in den Werkzeugen gehartet [LEC06, LEC09, LENOQ9].
Wahrend in den ersten Jahren nach der Entwicklung des Verfahrens in erster Linie
verschiedene Werkzeuge wie zum Beispiel Spaten oder Messer hergestellt wurden,
dauerte es noch bis zum Jahr 1988 bis das erste Bauteil fir die Automobilindustrie,
ein Seitenaufprallschutz fur die Firma Saab, gefertigt wurde [LENO9]. Seit dieser Zeit
haben pressgehartete Bauteile in crashrelevanten Bereichen stetig an Bedeutung
gewonnen. Derzeit ist der VW Tiguan mit einem Gewichtsanteil von 17 %
pressgeharteter Bauteile in der Karosserie der Vorreiter dieser Technik. Aktuelle
Entwicklungen zeigen bei der B-Saule fur eine grol3e Breite von Fahrzeugtypen,
einen starken Trend zur Verwendung von pressgeharteten Bauteilen, zumindest als
Verstarkungselemente.

Der typische Verfahrensablauf des Presshéartens ist in Abbildung 261 dargestellt.
(Der anschlieRende Beschnitt der Bauteile und das Figen der pressgeharteten
Komponenten sind nicht dargestellt.)
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Abbildung 261: Schematischer Verfahrensablauf beim Presshéarten (ohne Beschnitt) [DEM09]

7 |n der Regel sogar oberhalb der Austenitisierungstemperatur.

%8 Eine gezielte Abkiihlung kann zum einen mittels BY-Warmebehandlung erfolgen. Hierzu werden
mikrolegierte Stéhle mit geringen Zuséatzen von Vanadin und Niob verwendet, die ihre Festigkeiten
wahrend einer relativ langsamen Abkihlung durch Ausscheidungshartung steigern. zum anderen
kann aus der Schmiedewdrme gezielt zum Beispiel mittels Spraykiihlung abgeschreckt werden um
Martensit zu erzeugen, der ggf. mit der Restwarme der Schmiedeteile angelassen werden kann
[BACO5, BACO6a, NUEOQ9].
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Zunachst werden die Platinen im Ofen auf Austenitisierungstemperatur gebracht (mit
Haltezeiten zwischen 4 und 10 Minuten.) Anschlie3end erfolgt ein moglichst
schnelles Ubergeben an das, in der Regel gekiihlte, Presswerkzeug, in dem
gleichzeitig umgeformt und abgeschreckt wird. Die fur eine vollstandige
martensitische Gefigeumwandlung erforderlichen Abkthlraten liegen oberhalb von
27 K/s [GEIO8].

Die Temperaturen, bei denen die Werkstlicke aus der Presse enthommen werden,
liegen zwischen 150 °C und 250 °C.

Durch die rasche Abkihlung und die resultierende Martensitbildung [BROO7] im
Blechwerkstoff werden Festigkeiten bis zu 1600 MPa und Streckgrenzen zwischen
1000 MPa und 1200 MPa erreicht.

Neben der in Abbildung 261 gezeigten Variante (direktes Pressharten) sind noch
weitere Verfahrensablaufe moglich. So kann dem beschriebenem Prozess zum
Beispiel ein kalter Vorformprozess vorgeschaltet werden (indirektes Pressharten), bei
dem dann jedoch die Gefahr des Abplatzens der Korrosionsschutzschichten besteht.
Auch die Kombination aus einem klassischen, kalten Umformprozess mit einer
anschlieBenden Warmebehandlung ist méglich und wird in der Regel wegen des
starken Verzuges und der auftretenden Verzunderung nur angewandt, wenn dies bei
einem Bauteil mit grof3en Umformgraden nicht anders moglich ist.

Allen Varianten, auch den hier nicht erwéhnten, ist aber gemein, dass die Bleche
zunéchst austenitisiert und anschlie3end (meist im Werkzeug) rasch abgekhlt
werden [LENOG6].

Durch das Pressharten in der gangigen Variante (Erwarmen, Transfer, Abschrecken
bei der Umformung im gekuhlten Werkzeug) kénnen zwei wesentliche Vorteile
realisiert werden. Zum einen gibt es praktisch keine Ruckfederung der Bauteile nach
dem Umformen, zum anderen kann vor allem die gute Verformbarkeit im weichen
(heiRen) Zustand mit der hohen Festigkeit des Endproduktes kombiniert werden.

_ Ubergabe

X .

°; Austenitisieren dT/dt,

% T> AC3

C

c .‘ P
3 Umformen

S und

~ / .

m Harten

22MnB5

Streckgrenze [MPa]

Abbildung 262: Bananendiagramm fir 22MnB5; links unten: Schliffbild (Lichtmikroskop) im
Ausgangszustand: Ferritisch-perlitisches Geflige; oben rechts: Schliffbild (Lichtmikroskop) im
Endzustand: Martensit; unten rechts: Realbauteil (B-Séaule) [AHSS06]
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Dies ist moglich, da beim Einsatz der Bauteile vollig andere Temperaturen und
Geflige vorliegen als wahrend der Umformung (siehe Abbildung 262). Der sonst
tbliche Zusammenhang, dass eine steigende Festigkeit mit reduzierter
Verformbarkeit verknipft ist, gilt daher fir das Pressharten nicht.

Die derzeitigen Anwendungen beschranken sich fast ausschlie3lich auf Giten der

Sorte 22MnB5 (Werkstoffnummer 1.5528), also einen héchstfesten Vergutungsstahl
[LECO06]. Dieser hat die in Tabelle 23 gezeigte chemische Zusammensetzung.

Tabelle 23: Chemische Zusammensetzung von 22MnB5 [WILO06]

C Mn Si Cr Ti B Fe

0,25 % 1,4% 0,35% 0,3 % 0,05 % 0,005 % Rest

Problematisch stellt sich bei diesem Werkstoff der Korrosionsschutz dar, da
Zinkuberziige beim Erwérmen fast vollstandig verdampfen. Alternativ wird daher eine
ca. 30 um starke Al/Si-Schicht aufgebracht. Diese AlSi-Beschichtung wird wahrend
des Erwarmens im Ofen in eine Al-Si-Fe-Legierung umgewandelt, die fest auf den
Platinen haftet und einen ausreichenden Korrosionsschutz wahrend der Umformung
und der gesamten Lebensdauer bietet. Die Aufheizgeschwindigkeit der Platinen darf
fur diesen Prozess nicht Gber 12 K/s bis 15 K/s liegen, da es sonst zu einem
Aufschmelzen der Schicht anstatt zu einer Diffusion kommt [LEC09]. Diese Gliten
werden derzeit unter der Handelsbezeichnung USIBOR 1500 P von der Firma
Arcelor vertrieben [WIL06].

Diese Beschichtungen bieten allerdings keinen kathodischen Korrosionsschutz, wie
dies beim Verzinken der Fall ist. Dartber hinaus sind die sich ausbildenden
intermetallischen Phasen vom Typ FeAlSi sehr hart, was den ohnehin hohen
Verschlei beim Beschnitt dieser hochstfesten Bauteile weiter verstarkt [FADOG].

Es gibt in jingster Zeit verstarkte Bestrebungen auch zinkbasierte Schutzschichten
zu realisieren.

Ein Hemmnis beim verstarkten Einsatz des Presshartens zur Fertigung von Bauteilen
fur die Grol3serie sind die erhdhten Anlagenkosten. Diese resultieren in erster Linie
aus den Kosten fir die bis zu 25 m langen Rollherdéfen. Aus diesem Grund werden
derzeit verschiedene Anséatze verfolgt, deren Ziel es ist die Erwarmung zu
beschleunigen. Demir beschreibt die Ergebnisse eines Forschungsvorhabens zur
Erwarmung von Platinen mittels Stromdurchflutung. Die beschriebene Anlage
ermdglicht es, bei Platinen mit einer Flache von 0,2 m2, eine Temperatur von 950 °C
in etwa 20 Sekunden zu erreichen [DEMOQ9]. Diese Erwarmungsdauer kann gut in
den Prozess integriert werden, da ein kompletter Produktzyklus (Ubergabe, Pressen,
Abkuhlen) je nach Bauteilgeometrie und Blechstérke zwischen 15 und 20 Sekunden
dauert [WILO6]. Die Aufheizraten sind flr den Einsatz von Al/Si-Beschichtungen aber
deutlich zu schnell.

Von Lenze wird ebenfalls zur Reduzierung der Durchlaufzeiten im Ofen Uber den
Einsatz induktiver Erwarmungsanlagen zur Vorwarmung der Bleche berichtet
[LENO7].
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7.2.1.1  Flexible Erwdrmungs- und Abkuhlstrategien

Eine spezielle Variante des Presshartens ist der Einsatz flexibler
Erwarmungsstrategien. Dieses Vorgehen ermdglicht es, Bauteile mit gradierten, den
Belastungen angepassten, Eigenschaften zu erzeugen. Ein solches Bauteil ist
beispielsweise die haufig als Presshartbauteil ausgefuhrte B-Saule. In den
Knotenpunkten fur die Verbindung mit dem Schweller bzw. der Dachreling (siehe
Abbildung 263 A) ist eine erhdhte Energieaufnahme gefordert. Das
Verbindungsstick (B) zwischen diesen Punkten soll sich jedoch durch mdglichst
hohe Festigkeiten auszeichnen, um ein Eindringen in die Fahrgastzelle zu
verhindern.

A@

Erhohung der
Energieabsorptionsrate

R

v

Erhalt der Strukturintegritat
unter hochsten dynamischen
Belastungen

A®
0

Erhohung der
Energieabsorptionsrate

Abbildung 263: Funktional gradiertes Eigenschaftsprofil einer B-Saule: (A) Optimierung der
Energieaufnahme durch duktiles Gefuige; (B) maximale Festigkeit durch rein martensitisches
Geflige; (C) Optimierung der Energieaufnahme durch duktiles Geflige [STEQ7]

Dieses Eigenschaftsprofil kann entweder durch eine unterschiedlich starke
Erwarmung realisiert werden (siehe Abbildung 264) oder durch eine unterschiedlich
starke Abkuhlung (siehe Abbildung 265).
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Abbildung 264: Unterschiedliche Erwarmungsstrategien fir gradierte Bauteile aus 22MnB5:
Ofenerwarmung des gesamten Bauteils bis unter A;; (A) und eine weitere Erwérmung

ausgewahlter Platinenbereiche mittels Induktion (B) Uber A.3; Gesenkformen und Formkiihlung
fur die gesamte Platine [STEQ7]

Bei unterschiedlicher Erwarmung wird zunéchst die gesamte Platine bis knapp
unterhalb der Acip-Temperatur erwarmt, um eine ausreichende Umformbarkeit zu
gewahrleisten und um die fir den Korrosionsschutz bendétigten Diffusionsvorgange
ablaufen zu lassen. Die Bereiche der Platine, die zu hochstfesten Bauteilbereichen
umgeformt werden sollen, werden anschlie3end induktiv auf Temperaturen oberhalb
von Acg erwarmt. Beim gleichzeitigen Abschrecken im Werkzeug findet hier durch die
rasche Umwandlung von Austenit zu Ferrit dann eine Martensitbildung statt.
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Abbildung 265: Strategie der unterschiedlichen Abkuhlung fur gradierte Bauteile:
Ofenerwarmung des gesamten Bauteils Giber A s; unterschiedlich schnelle Abkiihlung
verschiedener Platinenbereiche (durch Temperierung des Werkzeuges) fuhrt zu
unterschiedlichen Gefligen bzw. mech. Eigenschaften [STEO07]

Die zweite Variante zur Erzeugung gradierter Bauteile zeigt Abbildung 265. Nachdem
die gesamte Platine austenitisiert wurde, werden durch unterschiedliche
Warmeubergangskoeffizienten im Werkzeug unterschiedlich schnelle
Abkuhlungsvorgange realisiert. Dies fuhrt zu duktilen, ferritisch-perlitischen
Strukturen in den Bereichen der langsamen Abkihlung und zu héchstfesten,
martensitischen Gefiigen in den Bereichen der schnellen Abkthlung [STEQ7].
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Abbildung 266: Formgehartete Bauteile im Passat (Quelle: Trumpf)

Die aktuell im Kastenrohbau der Passat-Limousine verbauten Komponenten aus
pressgehartetem Stahl zeigt Abbildung 266. Dies sind der FuRraumquertrager, der
Tunnel, die Seitenteile innen-oben, die B-Saule innen, der Schweller innen und der
Stol3fangerquertrager. Auch im neuen Audi A4 werden verschiedene Bauteile aus
22MnB5 eingesetzt. Langstrager, Schweller und Tunnelbriicke sind aus Mono
Blanks, die Verstarkung des Tunnels aus einem artgleichen Tailor Welded Blank
(0,8 mm/1,0 mm) der Langstrager hinten und die B-Saule (siehe Abbildung 267) sind
aus Tailor Welded Blanks (22MnB5/H340LAD) [STOO07]. Auch im A5 Coupé werden
Tailored Welded Blanks aus unterschiedlichen Stahlgiten verarbeitet [OVEO0S8].

Abbildung 267: B-Saule aus 22MnB5 (Quelle: Arcelor)
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7.2.2 Werkstoffverhalten

7.2.2.1 Grenzformanderungskurven

Das makroskopische Werkstoffverhalten von 22mnB5 wird in [LEC06] beschrieben.
Zur Aufnahme der Grenzformanderungsschaubilder wird am Lehrstuhl fur
Fertigungstechnologie der Friedrich-Alexander-Universitat Erlangen-Nurnberg ein
eigens entwickelter Versuchstand eingesetzt, der Untersuchungen bei verschiedenen
Stempelgeschwindigkeiten und erhéhten Temperaturen bis 650 °C ermdéglicht. Die
Ergebnisse fur Raumtemperatur und 550 °C sind in Abbildung 268 dargestellt.
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Abbildung 268: Grenzforménderungsdiagramm fur 22MnB5 bei prozessnahen Bedingungen fur
Raumtemperatur (untere Kurve) und fur eine Umformtemperatur von 550 °C (obere Kurve)
[LECO09]

Bei Raumtemperatur kdbnnen unter Zug-Zug-Belastung Hauptumformgrade bis
¢1=0,3 erreicht werden, fur Zug-Druck-Belastungen sind diese Werte mit ¢1=0,35
nicht wesentlich héher. Ein Vergleich dieser Werte mit denen von gut umformbaren
Stahlgiten wie DC04 oder DC06 [PRAO1] zeigt, dass letztere praktisch Gber den
gesamten Messbereich etwa doppelt so hohe Umformgrade erreichen. Selbst ein
festerer TRIP 800 schneidet im Vergleich [DOEQ7] zumindest um 50 % besser ab.
Letztlich ist dies aber nur fur das indirekte Pressharten von Interesse, da beim
direkten Pressharten die Umformung bei hdheren Temperaturen stattfindet. Im
austenitisierten Zustand ist die Verformbarkeit wesentlich besser. Fir die ebene
Dehnung werden Werte von ¢;=0,42 erreicht und im Bereich des biaxialen
Streckziehens (Zug-Zug) Werte bis ¢1=0,6 [LECO09]. Innerhalb des Messbereichs
dieser Untersuchungen liegen die moglichen Hauptumformgrade von 22MnB5 bei
550 °C damit fur alle Spannungszustande deutlich Gber denen aller anderen
Blechwerkstoffe (bei Raumtemperatur).

Andere Untersuchungen, die ebenfalls am Lehrstuhl flr Fertigungstechnologie in
Erlangen durchgefiihrt wurden, zeigen, dass die Deformationsgeschwindigkeit keinen
Einfluss auf die Formgebungsgrenzen hat.
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7.2.2.2 FlieBkurven

Insbesondere fur die numerische Auslegung von Tiefziehteilen ist die Kenntnis der
Fliekurven und fir diesen Werkstoff insbesondere der temperaturabhangigen
FlieRkurven relevant. Die Abhéngigkeit der FlieRspannung tber dem Umformgrad ist
in Abbildung 269 fur verschiedene Temperaturen bei Abkihlraten von 80 K/s (flir den
Bereich zwischen 950 °C und der Priiftemperatur) und Dehnraten von 0,1 s™
dargestellt.
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Abbildung 269: Einfluss der Temperatur auf das FlieRBverhalten von 22MnB5; WR=

Walzrichtung; Ty= Austenitisierungstemperatur; ty=Austenitisierungszeit; Dehnrate 0,1 1/s; 2
Chargen (A und C) [LECO06]

Die Kurvenverlaufe zeigen deutlich, dass es mit steigender Umformtemperatur zu
einer Abnahme der FlieRspannungen und zu einer deutlich reduzierten Verfestigung
kommt.

Bei den vorliegenden Temperaturen, die zum Teil oberhalb der
Rekristallisationstemperatur liegen, findet eine beschleunigte Selbstdiffusion statt.
Dieser Vorgang ermaoglicht nach llscher, ein verstarktes Klettern der
Stufenkomponenten von Versetzungsnetzwerken. So kdonnen Segmente, die auf
ihren Gleitsystemen blockiert sind, andere Gleitebenen erreichen und sich dort
wieder bewegen. Der gleiche Effekt ermdglicht die nicht konservative Bewegung von
Kinken in Schraubenversetzungen [GOTO07]. Da diese Vorgange diffusionsgesteuert
ablaufen, sind sie zeitabhangig und die Reduktion der Fliel3spannungen nimmt mit
sinkenden Dehnraten zu.

Ein Abgleiten der Korngrenzen findet oberhalb von %TS[K]statt, das entspricht bei

Stahlen Temperaturen oberhalb 800 °C, wie sie zu Beginn der Umformung vorliegen.
Da diese Korngrenzen nicht entlang von Graden durch das Geflige verlaufen,
sondern eher eine zackige Geometrie aufweisen, ist zu ihrem Abgleiten wiederum ein
Materialtransport durch Diffusion nétig [HAA94].

Bei Temperaturen oberhalb der Austenitisierungstemperatur liegt 22MnB5 im
kfz-Gitter vor. Das bleibt bei rascher Abkthlung fir alle in Abbildung 269 gezeigten
Probenzustande so, da keine Temperaturen unterhalb der Martensitstarttemperatur
von 400 °C (siehe Abbildung 271) erreicht werden und daher keine
Umwandlungsvorgange stattfinden.
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Abbildung 270: Einfluss der Dehnrate auf das FlieBverhalten von 22MnB5; WR= Walzrichtung;
Ty= Austenitisierungstemperatur; ty=Austenitisierungszeit; T=Umformtemperatur 700 °C
[LECO09]

Da die zuvor beschriebenen Erholungsvorgange sowie das Korngrenzgleiten
diffusionsgesteuerte Ablaufe sind, ist zu erwarten, dass die durch diese Vorgange
hervorgerufene Entfestigung bei langsam ablaufenden Prozessen (insbesondere
beim Kriechen) am starksten ausfallt.

Tatsachlich zeigt Abbildung 270 auch fur eine Umformtemperatur von 700 °C, dass
die Verfestigung bei kleineren Dehnraten deutlich geringer ausfallt.

7.2.2.3 Abkihlkurven — ZTU-Schaubilder

Der wichtigste Parameter fir die Vorhersage des sich ausbildenden Gefliges und der
aus ihm resultierenden mechanischen Eigenschaften der pressgeharteten Bauteile
ist die Abkuhlgeschwindigkeit bzw. Abkuhlkurve im ZTU-Diagramm des Werkstoffs.
Diese Akuhlgeschwindigkeiten werden beim Pressharten durch den
Warmetbergangskoeffizienten zwischen der Platine und dem Werkzeug bestimmt.

Das ZTU-Schaubild fir 22MnB5 zeigt Abbildung 271. Ihm lasst sich entnehmen, dass
ab einer Abkuhlgeschwindigkeit von ca. 27 K/s reiner Martensit zu erwarten sein
sollte. Spater prasentierte Ergebnisse von umfangreichen Analysen mittels TEM
zeigen jedoch, dass bei diesen Abkuhlgeschwindigkeiten neben Martensit auch noch
andere Gefuigebestandteile vorliegen.
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Abbildung 271: ZTU-Schaubild von 22MnB5 fur Austenitisierung bei 950 °C [GEI06]

Wie bereits erwahnt, hangt die Abkihlgeschwindigkeit in der Form stark von der
Flachenpressung ab. Dieser Zusammenhang wird in Abbildung 272 fur
Flachenpressungen zwischen 0 MPa und 40 MPa gezeigt [BROO7].
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Abbildung 272: Durchschnittliche Warmelbergangskoeffizienten zwischen 700 °C und 200 °C

als Funktion der Flachenpressung; Ty= Austenitisierungstemperatur; ty=Austenitisierungszeit;
So=Blechstéarke; n= Anzahl der Proben [BROO07]

Es zeigt sich Giber den Messbereich ein praktisch linearer Zusammenhang zwischen
der Anpresskraft und dem Warmeibergangskoeffizienten. Der grof3te gemessene
Warmeubergangskoeffizient liegt bei ca. 3000 W/m2K. Dies ist ein Wert, der etwas
hoher liegt als die Werte beim konvektiven Warmetibergang oder dem Filmsieden
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der Tauchkiihlung®®, wenn Stahle in Wasser abgeschreckt werden. Die
realisierbaren Warmeubertragungskoeffizienten liegen aber etwa eine
GrolRenordnung unter den Bedingungen im Burnoutpunkt (Blasensieden) bei der
Tauchkihlung oder den Warmeubergangskoeffizienten, die beim Einsatz der
Spraykuhlung erreicht werden kénnen [NUEO9a, NUEO9b, NUEO8, KRAOG].

In Abbildung 273 sind die Abkuhlkurven von zwei pressgeharteten Bauteilen (links
ohne und rechts mit Gegenstempel) zusammengestellt. Die Abkihlkurven bei
Umformung mit Gegenstempel zeigen eine homogene Abkuhlung tUber die gesamte
Bauteilflache. Weiterhin ist zu erkennen, dass an allen Stellen des Bauteils
ausreichende grofRe Abkuhlgeschwindigkeiten fur eine vollstandige Martensitbildung
erreicht werden [SPROS8].
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Abbildung 273: Abkuhlkurven der pressgeharteten Bauteile ohne und mit Gegenstempel im
ZTU-Diagramm; oben: Simulationsergebnisse und Lage der betrachteten Punkte (1-5) im
Bauteil; unten: ZTU-Diagramm mit Kurve fir kritische Abkihlgeschwindigkeit (blau-gepunktet)
und den 5 Temperaturverlaufen; so=Blechstarke; V,=Stempelgeschwindigkeit;
Tg=Blechtemperatur zum Beginn der Simulation; T-=Umgebungs und Werkzeugtemperatur;
t=Haltezeit bei geschlossenem Werkzeug [SPR08]

Zur vollstandigen Umwandlung des Austenits muss das Werkstiick einen
ausreichenden Zeitraum lang in der Form gehalten werden, um die Martensitbildung
komplett abzuschliel3en. Abbildung 274 zeigt die Hartewerte fur funf Referenzpunkte
entlang des Schnittes A-A nach unterschiedlichen Haltezeiten zwischen 0 Sekunden
und 20 Sekunden. Fir alle Referenzpunkte ist ein deutlicher Anstieg der Harte
oberhalb von 5 Sekunden Haltezeit zu erkennen.

%9 Wenn sehr heiRe Korper in Fliissigkeiten getaucht werden, geschieht der Warmetibergang in drei

Phasen: 1. Filmsieden, hierbei bildet sich ein geschlossener Dampffilm um den Kérper, der isolierend
wirkt*. 2. Blasensieden, wenn die Temperaturdifferenz nicht mehr ausreicht, um einen geschlossenen
Film aufrechtzuerhalten, kommt es zu einem patrtiellen Kontakt zwischen Flussigkeit und Kérper, an
dessen AuRenhaut Dampfblasen aufsteigen; die Warmeubertragung steigt sehr stark an. Bei noch
weiter sinkenden Temperaturen wird keine Flissigkeit mehr verdampft und es kommt zu einem
konvektiven Warmeubergang, der in etwa auf dem Niveau des Blasensiedens liegt**.

* Dies ist der Grund, warum Wassertropfen so lange auf heiRen Herdplatten hiipfen kénnen.

** Dieser Effekt ist nach dem deutschen Mediziner und Theologen Johann Gottlob Leidenfrost
(1715-1794) benannt worden.
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Abbildung 274: Harteverteilung bei unterschiedlichen Haltezeiten und die Abkihlkurven im
ZTU-Diagramm (pressgehértete Bauteile mit Gegenstempel); links: Bauteil mit Schnittebene
und Lage der ausgewahlten Punkte; Mitte: Hartewerte in Abh&ngigkeit der Haltezeit im
Werkzeug nach der Umformung; rechts: ZTU-Schaubild mit den Abkuthlkurven fir 5s und 10 s
Haltezeit [SPROS8]

Im ZTU-Diagramm (Abbildung 274 rechts) sind die Abkuhlverlaufe fir eine Haltezeit
von 5 s und flr eine Haltezeit von 10 s eingetragen. Der Abkuhlverlauf fur die kurze
Haltezeit verlauft durch das Bainit-Gebiet, was die niedrigeren Hartewerte erklart.
Weitere Untersuchungen haben gezeigt, dass die Mindesthaltezeit fir dieses Bautell
mit dem vorhandenen Werkzeugsystem bei ca. 6 s bis 7 s liegt [SPRO0S8].

7.2.3 Mikrostrukturelle Analyse

Bei pressgeharteten Bauteilen aus 22MnB5, die mit einer ausreichenden Abkuhlrate
abgeschreckt worden sind, ist ein vollstdndig martensitisches Geflige zu erwarten.
Eine Untersuchung des Gefliges der Demonstratorbauteile (sowie deren
mechanische Eigenschaften) zeigt aber, dass dies nicht der Fall ist. In den Proben
konnten neben den priméar vorhandenen martensitischen und bainitischen Bereichen
auch ferritische Gefligebestandteile nachgewiesen werden. Darliber hinaus
existieren zahlreiche Karbide sowohl an den Korngrenzen als auch innerhalb der
Korner.

Zur Charakterisierung des Werkstoffs ist daher eine Beschreibung seines Gefluiges in
Abhangigkeit der Warmebehandlungsparameter und der vorausgegangenen
Umformung nétig.

7.2.3.1  Untersuchungen am Heiztischmikroskop

Mit dem Ziel die Mikrostrukturentwicklung vom ferritisch-perlitischen
Ausgangszustand Uber die Austenitisierung bis zur Martensitbildung zu verfolgen
wurden Untersuchungen am Heiztischmikroskop vorgenommen [BACO6Db].

Die maximale Aufheizrate des verwendeten Mikroskops betragt 70 K/s. Die
Austenitisierung der Proben erfolgte bei 950 °C. Die Abkuhlrate betrug ca. 5 K/s, was
fur eine Martensitbildung zu gering war. Um eine Abkihlung von mindestens 27K/s
fur eine Martensitbildung zu erhalten, wurden die Proben nach der Austenitisierung
dem Mikroskop entnommen und direkt in Wasser abgekdhlt.

Fur die Charakterisierung der Mikrostruktur wurden verschiedene Methoden
verwendet, um die unterschiedlichen Gefligeanteile sichtbar zu machen. Zunachst
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wurde die Probenoberflache chemisch geétzt, um die Korngrenzen des ferritisch-
perlitischen Grundgefliges von 22MnB5 sichtbar zu machen. In Abbildung 275 (a und
b) erkennt man die Korngrenzen des Grundgefuges an den perlenschnurartig
aufgereihten schwarzen Kreisen. Hierbei handelt es sich um Vertiefungen die beim
Atzen der Probe mit HNO3 vor dem Einbringen in das Heiztischmikroskop auf den
Korngrenzen entstanden sind.

Da das Vakuum im Ofen des Heiztischmikroskops nicht kleiner ist als 10 mbar,
kommt es beim Austenitisieren der Proben zu einer Oxidation bzw. einem
thermischen Atzen. Hierbei entsteht eine diinne Oxidschicht, die ein Replikat der
Oberflache im austenitischen Zustand ist. Diese Struktur zeigt auch nach dem
Abkuhlen noch die Korngrenzen der ehemaligen Austenitkdrner.

Eine vollstandige Bildung von Martensit ist auf Grund der eingeschréankten
Abkuhlbedingungen im Heiztischmikroskop leider nicht méglich [BACO06b].

Arbotsabstand = 9mm  VergioBeung = 400KX 2ym Hochsp. = 2000KV Ui Hannovar
Themousibor_xé000_RESD_1S ignal A=R8SD LEO 1455VP Inatitt f. Worksioffkunda.

fecung = 1.00KX 20um

Arbetsabstand = Vergrofieu Fochsp. = 20,00V Uni Har
Thermousibor_x1000_RESD_20.iignal A = RBSD LEO 1455VP Insttut f, Workstoffcunde

a) Chemisches Atzen: ferritisch- b) VergroRRerter Ausschnitt von a),

perlitische Struktur, thermisches schwarze Kreisketten: Korngrenzen

Atzen: austenistische Korngrenzen der alten ferritisch-perlitischen
Struktur

c¢) Eindricke zur Markierung von
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Abbildung 275: Mikrostrukturelle Untersuchungen metallographischer Schliffe von 22MnB5
nach der Warmebehandlung; oben REM-Aufnahmen; Die schwarzen Perlenketten sind beim
Atzen vor dem Einbringen in das Mikroskop entstanden und zeigen die Ferritkorngrenzen. Im
Heiztischmikroskop entsteht eine Oxidschicht, als Replikat der Struktur im austenitisierten
Zustand; unten: Lichtmikroskop, Atzung 5% HNOs3; links mit Harteeinduck (zum Positionieren
der Probe) [BACO06b]
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Der Ausgangszustand des Blechs aus 22MnB5, ein ferritisch-perlitisches Gefiige, ist
in Abbildung 275 c) gezeigt. Das Geflige einer gehéarteten Probe ist in Abbildung 275
d) dargestellt. Es ist praktisch vollstandig martensitisch mit einem Anteil von
Restaustenit, der ca. 5% betragt. Zur Markierung von bestimmten Probenbereichen
wurden an ausgewahlten Positionen mittels eines Mikrohartemessgerats Eindriicke
in die Oberflache der Proben gesetzt.

7.2.3.2 Charakterisierung des Martensits

Eine Auswahl rasterelektronenmikroskopischer Aufnahmen von martensitischen
Gefluigen bei unterschiedlichen Vergréf3erungen zeigt Abbildung 276.
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Abbildung 276: REM-Aufnahmen zur mikrostrukturellen Untersuchung des martensitischen
Gefliges von 22MnB5; oben links: Strecken zur Messung des Lanzettabstandes rot
gekennzeichnet [BACO06b]

Fur 22MnB5 mit einem Kohlenstoffgehalt von ca. 0,22 % ist wie fur alle Stahle mit
einem Kohlenstoffgehalt unterhalb von 0,4 % ausschliel3lich Lanzettenmartensit zu
erwarten. Geringe Anteile von Plattenmartensit konnen allerdings im Geflige
vorhanden sein [DAH981]. Infolge der Gitterdeformation durch Gleitung entstehen
abgeflachte Lanzetten aus Martensit, die dicht nebeneinander zu Schichten und
dann schichtweise zu massiven Blocken gepackt sind.
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Die Auswertung der rasterelektronenmikroskopischen Aufnahmen erfolgte in Bezug
auf die Lanzettenblockbreite und den Lanzettenabstand. Zur Bestimmung der
Korngréf3en wurden die langsten Lanzetten vermessen. Die Bildauswertung (siehe
Abbildung 276 a) ergab flr die mittlere Lanzettenblockbreite einen Wert von

(4,5 £ 1,6) um und fur den mittleren Lanzettenabstand einen Wert von (0,45 = 0,08)
pum. Die gréf3ten Lanzetten hatten eine Lange von 44 um. Die Orientierung der
Lanzettenblocke erfolgen, wie im allgemeinen bei Martensit typisch, in drei sich unter
120 ° schneidenden Richtungen zu, wie es aus Abbildung 276 (c) zu entnehmen ist
[BACO6b].

7.2.4 Mechanische Werkstoffprifung

Das Gefuige pressgeharteter Werkstoffe wird entscheidend durch die
Abkuhlbedingungen und die vorausgegangene Umformung bestimmt. Um
reprasentative Ergebnisse zu erhalten, wurden die im Folgenden vorgestellten
Ergebnisse an Proben ermittelt, die aus tiefgezogenen, direkt pressgeharteten
Blechen entnommen wurden. Die Umformung erfolgte am Institut fir Umformtechnik
und Leichtbau der Universitat Dortmund, wo auch die entsprechenden
FEM-Simulationen durchgefuhrt wurden, die zur Bestimmung der unterschiedlichen
Umformgrade und Temperaturverlaufe gefihrt haben (siehe Abbildung 277).

378T801 _
2980801
2530601
2Tu b _
1908801 _
1674801
1.3538-01
1031801 |
7080802
3884802
6668003

Abbildung 277: FEM-Berechnung des Umformgrades am Demonstratorbauteil der FOR 552 mit
Schnitteben und Kennzeichnung der im Folgenden genauer betrachteten Punkte 1-9 [SPR09]

Die Ergebnisse der numerischen Simulation des Presshértprozesses sind in
Abbildung 277 dargestellt. Der maximale Umformgrad ¢max betragt 0,33 und liegt im
Bereich zwischen den Positionen 2 und 3 in Abbildung 278 rechts [SPR09].
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Abbildung 278: Ubersichtsaufnahme eines pressgehérteten Blechs mit Schnittebene (links);
schematische Darstellung des Bauteilquerschnitts mit Lage der augewahlten Punkte fur
weitere Untersuchungen (rechts) [SPR09]

7.2.4.1  Mikrohartemessungen

Die Mikrohartemessungen wurden mit dem Mikroharte-Messsystem Duramin-2 der
Firma Struers durchgefihrt, wobei die Blechstreifen in Kunststoff eingebettet und
anschlielend geschliffen wurden. Entlang der Blechdicke wurde dann an den jeweils
gekennzeichneten Probenstellen die Mikroharte HV 0,1 gemessen. In einem Abstand
von 80 um wurden insgesamt 22 Eindriicke aquidistant Gber die Blechdicke gesetzt
und anschlieBend manuell ausgewertet. Aus den einzelnen Messungen wurden
Mittelwerte berechnet und die Standardabweichung bestimmt. Die Ergebnisse dieser
Messungen sind in Abbildung 279 dargestellt, wobei die Standardabweichung als
Fehlermald verwendet wurde [SPR09].
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Abbildung 279: Berechnete Abkuhlkurven (links) der ausgewahlten Punkte im
Demonstratorbauteil (22MnB5) und Korrelation zwischen Mikroharte und Abkuhlrate (rechts)
[SPRO09]

Im linken Teil des Bildes sind die einzelnen Abkuhlkurven im Zeitbereich ab einer
Sekunde Abkuhldauer abgebildet. Um einen einfachen Vergleichswert fur die
Abkuhlrate zu erhalten, wurde eine lineare Regression mittels der Funktion

f(x) = a-log(x) + b im Zeitintervall x = [2 s bis 10 s] vorgenommen, wobei log den
dekadischen Logarithmus bezeichnet. Der Koeffizient a stellt dabei ein Malf? fur die
Abkuhlrate dar, wobei fir die graphische Darstellung der absolute Betrag des Wertes
verwendet wurde. Ein hoherer Wert der Abkuhlrate bedeutet ein schnelleres
Abkuhlen. Im rechten Teil von Abbildung 279 werden die Messwerte der Mikroharte
mit den berechneten Abkuhlraten verglichen. An den Kontaktstellen, welche vom
Pressstempel zuerst berthrt werden, zeigen sich die hochsten Abklhlraten. Eine
konkrete Korrelation zwischen der Mikroharte und der Abkihlrate Iasst sich nicht
ableiten. Dies liegt zunachst darin begriindet, dass alle Abkihlgeschwindigkeiten
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ausreichend hoch sind, um Martensit zu bilden. Dies bedarf im Folgenden aber einer
eingehenden Untersuchung [SPR09].
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Abbildung 280: Mikroharte (gemessen) und Umformgrad (berechnet) der ausgewéahlten Punkte
des Demonstratorbauteils (links); Korrelation von Harte und Umformgrad (rechts) ;
Y=Funktion; Rz=Bestimmtheitsmal} bzw. Determinationskoeffizient [SPR09]

Im linken Teil von Abbildung 280 wurde die Mikroharte zusammen mit den
berechneten Umformgraden der entsprechenden Probenstellen aufgetragen. Im
Vergleich zeigt sich, dass der innere Blechbereich (Probenstellen 1 bis 4) héhere
Mikroharten (und Umformgrade) aufweist als der auf3ere Blechbereich (Probenstellen
6 bis 8). Tendenziell kann ein Anstieg der Mikroharte mit zunehmendem Umformgrad
nachgewiesen werden.

Durch eine Regressionsanalyse mit Hilfe des Levenberg-Marquardt-Algorithmus
[LEV44, MARG63] wurde die Funktion f(x) = a-xb in den Datensatz des rechten Teils
von Abbildung 280 optimal eingepasst. Die beiden Koeffizienten ergeben die (rein
mathematischen) Werte a = 577 + 11 (Fehler: 1,8 %) und b = 0,07 £ 0,01 (Fehler:

13 %). Desweiteren deuten die starken Schwankungen der gemessenen Mikroharten
bereits auf stark unterschiedliche Mikrostrukturen hin, wenngleich eine Abkihlrate
groRer als 27 K/s fur die Bildung eines rein martensitischen Gefliges ausreichen
sollte. Aus diesem Grund wurden an ausgewahlten Probenstellen des inneren
Blechbereichs (Probenstellen 1 und 2) und im &uf3eren Randbereich (Probenstelle 9)
Proben fir die transmissionselektronenmikroskopischen Analysen entnommen.
Dieser Zusammenhang von steigenden Festigkeiten mit groBerem Umformgrad lasst
sich naturlich nicht mit &hnlichen Mechanismen erklaren wie sie bei der
Kaltverfestigung ablaufen [SPRO09].

Bei den beim Presshéarten vorliegenden Umformtemperaturen kommt es wahrend der
Umformung zwar auch zur Entstehung von Versetzungen, dieser Prozess wird aber
von einer sofort ablaufenden Erhohlung beziehungsweise einer dynamischen
Rekristallisation begleitet. Eine Erh6éhung der Festigkeit wird also nicht durch
zusatzliche Versetzungen erreicht, sondern durch die hieraus indirekt resultierenden
Gefligednderungen. Hier steht die Anzahl der Keime fir die Bildung von Martensit im
Vordergrund. Stehen mehr (Austenit-)Korngrenzen oder Versetzungsknéauel zur
Verfigung, werden mehr und feinere Lanzetten gebildet und diese haben eine
grol3ere Harte bzw. Festigkeit [SPR09].
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7.2.5 Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen

Fur die durchzufihrenden Mikrostrukturanalysen wurden an ausgewahlten
Blechstellen Proben entnommen und fir die notwendige Elektronentransparenz
prapariert. Diese Proben wurden an Hand von Simulationsrechnungen zur Ermittlung
des Umformgrades (siehe Abbildung 277 und Abbildung 278) bestimmt. Die
Untersuchungen wurden bei einer Beschleunigungsspannung von 200 kV in einem
Transmissionselektronenmikroskop JEOL JEM-2010 durchgefiihrt. Um jeweils ein
grol3eres Probengebiet fur die Phasenanalyse abdecken zu kdnnen, wurden
verschiedene, dicht beieinander liegende Gefligebereiche aufgenommen und
anschlieRend mittels digitaler Bildanalyse passend zu einem einzigen Gesamtbild
zusammengesetzt [SPRO09].

Die primar nach dem Presshéarten zu erwartende Phase ist natirlich Martensit. Im
Elektronenmikroskop erscheint der Lanzettmartensit in Form von parallel
nebeneinander liegenden Lanzetten, welche hohe Versetzungsdichten im Bereich
zwischen 10* cm™ und 10* cm™ aufweisen [DAH981]. Weiterhin ist der Martensit frei
von Ausscheidungen. Aus kristallographischer Sicht handelt es sich um ein tetragonal
raumzentriertes Gitter, welches dem verspannten bzw. verzerrten kubisch
raumzentrierten Gitter aquivalent ist. Die Gitterkonstanten sind vom Kohlenstoffgehalt
abhangig [XIA95]. Bei ausreichend grol3er Beweglichkeit der Kohlenstoffatome im Gitter
kann es zur Bildung von feinst verteilten Karbiden in Form von Fe,C (e-Karbid) oder
FesC (Zementit) kommen [BARO7]. Infolge der im Stahl vorhandenen
Legierungselemente kénnen auch andere Karbidtypen gebildet werden (z.B. M;Cs,
M23Cs mit M=(Fe, Cr, Mn)) [BAHO1, BAH80, BALO7, OHMO02]. Sofern die
Lanzettenform erhalten bleibt, liegt dann angelassener Martensit vor. Als weitere Phase
kann Bainit gebildet werden, wenn die Abkihlraten kleiner als 27 K/s sind. Im
Elektronenmikroskop erscheint diese Phase relativ homogen mit zahlreichen Karbiden
im Matrixmaterial. Méglich sind auch Reste von Austenit im Gefiige, die allerdings nur
sporadisch in geringsten Mengen auftreten und im vorliegenden Fall nicht
nachgewiesen werden konnten.

Die folgenden drei Abschnitte befassen sich mit den Ergebnissen einzelner,
ausgewahlter Probenstellen.

7.25.1 Bereich minimaler Umformung

Bei dieser Probenstelle handelt es sich um den auf3eren Blechbereich, unter dem
Niederhalter, der quasi nicht an der Umformung beteiligt war. In Abbildung 282 ist
eine transmissionselektronenmikroskopische Ubersichtsaufnahme dargestellt, die aus
20 Einzelaufnahmen zusammengesetzt wurde. Das Probengebiet hat ein einhillendes
Rechteck mit den Kantenlangen von 53,7 um und 46,7 um und deckt insgesamt eine
Flache von ca. 1450 pm? ab, wobei fehlende Probenbereiche bei der Abschatzung
bertcksichtigt wurden [SPRO09].
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Abbildung 281: Transmissionselektronenmikroskopische Ubersichtsaufnahme
(zusammengesetzte Einzelbilder) des geharteten Demonstratorbauteils aus 22MnB5
(Probenstelle 9) [SPR09]

Eine Unterteilung des untersuchten Bereichs in einzelne Phasen ergibt folgendes
Ergebnis:

e Bainit: 16 %
e angelassener Martensit: 58 %
e Martensit 26 %

Weiterhin wurde mit Hilfe digitaler Bildverarbeitung die Karbidverteilung untersucht.
Zunachst wurde mit den Programmen ImageJ und ImageMagick eine
Hintergrundkorrektur durchgefuihrt, um Beleuchtungsunterschiede im Bild
auszugleichen. Anschlie3end wurde das so gewonnene Bild in ein reines Schwarz-
Weil3-Bild umgewandelt. Fir die Karbidanalyse wurde die Partikelmessung von ImageJ
verwendet, wobei nur solche Objekte (Karbide) fir die Verteilung zugelassen wurden,
deren Kreisformigkeit'®® 0,2 aufwiesen und deren GroRen zwischen 0,001 um2
(mindestens 12 Pixel) und 0,04 um? (héchstens 500 Pixel) lagen. Mit diesen Grenzen
sollten Artefakte von der Verteilungsbestimmung ausgeschlossen werden. Gemessen
wurden neben der Objektflache, welche als Haufigkeitsverteilung in Abbildung 282
dargestellt ist, auch der Objektumfang, Kreisférmigkeit und der Feret-Durchmesser
(maximale Lange im Objekt).

180 erhaltnis der Flache zum Quadrat des Umfangs
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Abbildung 282: Links: vergroRerter Probenausschnitt (Probenstelle 9, 22MnB5, gehértet) fir
die Untersuchung der Karbidverteilung; rechts: Karbidflachenverteilung mit binarisiertem Bild
[SPRO09]

Anhand der Gesamtflache der Karbide kann auf deren prozentualen Anteil im Gefiige
geschlossen werden. Fiur den betrachteten Fall aus Abbildung 282 ergibt sich ein
prozentualer Flachenanteil zwischen 4 % und 5 % [SPR09].

7.2.5.2 Blechmitte
In Abbildung 284 ist die Ubersichtsaufnahme der Probenstelle 1 zu sehen.

Abbildung 283: Transmissionselektronenmikroskopische Ubersichtsaufnahme
(zusammengesetzte Einzelbilder) des gehéarteten Demonstratorbauteils aus 22MnB5
(Probenstelle 1) [SPRO09]

Das Bild deckt mit Kantenlangen von 61,4 um und 24,2 um einen Probenbereich von
ca. 1120 um2 ab. Die Gefligeanalyse zeigte das folgende Resultat:

e Bainit: 11 %
e angelassener Martensit: 55 %
e Martensit: 34 %

In Abbildung 284 ist weiterflihrend eine Detailaufnahme der zugehdrigen Phasen
dargestellt. Das Elektronenbeugungsbild des angelassenen Martensits zeigt neben
der martensitischen Matrix deutlich Beugungsreflexe verschiedener Karbide.
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Abbildung 284: Links: Detailaufnahme aus Probenstelle 1 (22MnB5, gehértet) mit allen drei
Phasen; rechts: Elektronenbeugungsbild des grau eingekreisten Bereichs [SPR09]

Die Auswertung des Beugungsbildes liefert fiir die Matrix wie erwartet Martensit.
Dagegen gibt es fir die Beugungsreflexe der Karbide keine eindeutige Zuordnung.
Mogliche Karbide sind vom FesC, M;C; oder auch Fe,7Mng 3C [SPR09].

7.2.5.3 Bereich mit grof3ter Harte

Einen Uberblick liber das untersuchte Probengebiet hchster Harte, welches im Bild
der GroRe 53,6 um mal 16,6 pm entspricht und eine Flache von ca. 450 pm? abdeckt
gibt Abbildung 286. Bei diesem Bild kommt die stark schwankende Probendicke zum
Tragen, die nicht durchstrahlbare Bereiche aufweist, welche sich im Bild schwarz
zeigen. Dies schrankt den auszuwertenden Probenbereich weiter ein, so dass
effektiv nur eine Gesamtflache von ca. 165 um2 vermessen werden konnte [SPR09].

Abbildung 285: Transmissionselektronenmikroskopische Ubersichtsaufnahme
(zusammengesetzte Einzelbilder) des geharteten Demonstratorbauteils aus 22MnB5
(Probenstelle 2) [SPR09]

Als Ergebnis der Gefligeanalyse erhalt man folgende Werte:

e Bainit: 4 %
e angelassener Martensit: 24 %
e Martensit: 72 %

Auch der Probenbereich mit der grol3ten Harte weist kein rein martensitisches Gefiige
auf. Neben einem betrachtlichen Anteil an angelassenem Martensit gibt es noch
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geringe Anteile von Bainit. Die Detailaufnahme des Bainitbereichs in Bild 9 zeigt
nadelférmige Karbide mit Langen von ca. 200 nm.

.Karbide

"y

ferrite
zone axis [1

Abbildung 286: Links: Transmissionselektronenmikroskopische Detailaufnahme von
Probenstelle 2 (22MnB5, gehartet) mit Karbiden; rechts: Elektronenbeugungsbild des weil3
eingekreisten Bereichs; Martensit und Karbide [SPR09]

Die Auswertung des Beugungsbildes im rechten Teil von Abbildung 286 ergibt fir die
Matrix einen martensitischen und einen ferritischen Anteil. Die Gitterkonstanten beider
Strukturen sind sehr ahnlich, so dass die Gitter vergleichbar sind. Fur die Auswertung
der Beugungsreflexe der Karbide im Bereich der diffusen Beugungsringe ergeben sich
keine eindeutigen Ergebnisse. Mdgliche Typen sind M;Cs, (Fe,Si)Cx (u-Karbid, nach
[BAHO].]) und Co‘leeongio,og [SPROQ]

7.2.6 Bruchverhalten

Zur Charakterisierung des Bruchverhaltens wurden Zugversuche nach DIN 10002
durchgefiihrt. Die anschlieRende Untersuchung der Bruchflachen wurde im
Rasterelektronenmikroskop LEO 1455 VP vorgenommen. Abbildung 287 zeigt die
Bruchflachen in unterschiedlichen VergroRerungen [BACO6D].
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Abbildung 287: Mikrostrukturelle Untersuchung im REM des Bruchverhaltens von 22MnB5
[BACO06b]

Die Analyse der Oberflache der Zugprobe in der Nahe des Bruchs (Abbildung 287 c)
zeigt eine ausgepragte Gleitbandbildung bei plastischer Umformung. Vereinzelt
bilden sich Poren, deren Anzahl pro untersuchte Flache sehr gering ist und mit einer
Pore auf ca. 5000 um?2 abgeschatzt werden kann. Die Ausrichtung der Gleitb&nder in
den einzelnen Gleitpaketen sieht der Struktur der Martensitlamellen in deren
Ausrichtung sehr &hnlich und liegt im gleichen Grélienmalfistab.

Die Struktur der Bruchflache weist auf einen duktilen Gewaltbruch der Zugprobe hin
(Abbildung 287 1d). Die einzelnen sichtbaren Waben der Bruchflache haben eine
GroRRe von ca. 1 um. Die Struktur der Bruchflache ist sehr homogen und zeigt selbst
im Randbereich keine Unterschiede in der Erscheinung der Bruchflache [BACO6b].

7.2.7 Schweil3eignung

Das gangige Verfahren zum Flgen von Karosserieteilen ist das
Widerstandspunktschweil3en. Die Schweil3eignung ist in der Regel zunéchst von der
Konzentration des Kohlenstoffs abhangig, da es beim Schweil3en durch die
Warmeabfuhr in das Bauteil zwangslaufig zu einer Abschreckung und somit
gegebenenfalls zu einem starken Anstieg der Harte kommt.

Die Uberprifung der SchweilReignung von pressgehérteten Bauteilen wird sowohl an
artgleichen wie vor allem auch an artfremden Verbindungen vorgenommen. In
Anlehnung an die typische Einbausituation missen sowohl 2-Blech als auch 3-Blech-
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Verbindungen prozesssicher schweil3bar sein. Untersuchungen von Lenze [LENQ9a]
zeigen, dass fur die gangigen Kombinationen von pressgeharteten Stahlen mit DP-
Stahlen oder mikrolegierten Guten ausreichend grol3e Kennfelder gefunden werden
konnen.

Rein optisch ist die Auspragung der Schweil3zone ohne Beanstandung. Da 22MnB5
aber im geharteten Zustand geschweil3t wird, kommt es in der Warmeeinflusszone
(WEZ) zwangslaufig zu einem Anlassen des Gefliges mit der entsprechenden
Abnahme der Festigkeit.
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Abbildung 288: Harteabfall in der Warmeeinflusszone beim Punktschweil3en von 22MnB5
[BERO9]

Den Harteverlauf durch einen Schweil3punkt zeigt Abbildung 288. Von der Harte des
Grundgefliges von etwas Uber 500 HV kommt es zunéchst in der WEZ durch das
Anlassen des Martensits zu einem Abfall der Harte bis auf etwa 320 HV. Je hdher die
Temperatur ist, um so niedriger wird die Harte. Wenn die Temperatur in der WEZ
aber hoch genug war um den Werkstoff zu austenitisieren, kam es nach dem
Schweif3en zu einem Harten und direkt am Rand der WEZ, dort wo die schnellste
Abkuhlung stattfindet, wurde die Harte des Grundwerkstoffs erreicht. Im Bereich der
Schweildlinse selbst ist die AbklUhlgeschwindigkeit etwas geringer und die Harte lag
leicht unter der des Grundwerkstoffes [BEROQ9].

Die beim Zerrei3en der geschweil3ten Blechpakete auftretenden Risse in der WEZ
werden bei der Qualitatskontrolle teilweise als kritisch betrachtet. Ein Ausweg kénnte
hier sein prinzipiell Tailored Tempered Parts zu verwenden. Diese Bauteile wirden
im Bereich des Flansches, also da wo die Schweil3punkte liegen, nicht vollstandig
gehartet. Beim Schweil3en tritt dann in der WEZ kein so starker Abfall der Harte auf.
Bei Opel wird zur Vermeidung von Rissen in der WEZ zusétzlich ein anderer Weg
beschritten [EBEQ09]. Der Beschnitt des Flansches wird mit leichter Wellenform
ausgefuhrt, so dass die Schweil3punkte in Bereichen mit gré3erer Materialstéarke
liegen.
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8 Zusammenfassung

Die Geschichte des Automobilbaus hat vor Giber 120 Jahren begonnen, als Carl
Benz'®! mit seinem Motorwagen das erste Auto vorstellte. Es war eine dreiradrige
Konstruktion (siehe Abbildung 289), gefertigt aus Stahl, Gusseisen, Kupfer, Holz und
Leder, also den damals fur Kutschen gebrauchlichen Werkstoffen, aufgebaut auf
einem Rohrrahmen.

Abbildung 289: Benz Motorwagen von 1886 (Quelle: Deutsches Museum™®%)

Sicherlich war das erste Auto von seinem Erfinder nicht fur Ausfahrten bei Regen
konzipiert worden, wie der konsequente Verzicht auf eine Au3enhille zeigt. Auch um
die Frage, wie das Fahrzeug reagiert, wenn es mit einem anderen Wagen
zusammenstoRt, musste sich Carl Benz als einziger Autofahrer der Welt vorerst
keine konkreten Gedanken machen. Karosserie und Werkstoffe hat er daher von den
damals gebrauchlichen Kutschen und stationaren Motoren Gbernommen.

Heutigen Konzepten bedeutend ahnlicher war das erste in Serie gefertigte Fahrzeug,
das Modell T von Ford (siehe Abbildung 290). Es wurde von 1908 bis 1927 gebaut
und war mit 15 Mio. Exemplaren lange Zeit das meistgebaute Auto, bis ihm dieser
Rang 1972 vom VW Kaéfer abgelaufen wurde.*®®

161 Carl Friedrich Benz (Karl Friedrich Michael Benz) (* 25. November 1844 in Muhlburg (Karlsruhe);

T 4. April 1929 in Ladenburg).

2 pas Originalfahrzeug ist bei einem Brand im Deutschen Museum in Minchen zerstort worden.

183 Gebaut wurden vom Kafer von 1938 bis 2003 tiber 21,5 Millionen Exemplare. Derzeit ist der Toyota
Corolla der meistverkaufte PKW.
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Abbildung 290: Ford Modell T (Quelle: Wikimedia Commons)

Das auf Basis einer Holzgerippekarosserie gefertigte Model T sah einer Kutsche
zwar immer noch ahnlich, ist aber das erste Automobil, das (ab 1914) mittels einer
FlielRbandproduktion gefertigt wurde, wodurch der Preis um mehr als die Halfte
gesenkt werden konnte. Bis zum Ende seiner Bauzeit blieb es aber bei der
Karosserie aus Holz. Erst mit dem Aufkommen von leistungsstéarkeren Pressen in
den 20er und 30er Jahren und den gleichzeitig auf den Markt kommenden
Tiefziehblechen konnten Karosserieteile in grol3eren Stiickzahlen automatisch
gefertigt werden.

In dieser Zeit entstanden die ersten Konzepte, die sich vom Leiterrahmen abwandten
und zumindest teilweise selbsttragende Karosserien nutzten™®*.

Die Weiterentwicklung dieser Konzepte ist der Space Frame, der heute eine gangige
Karosserievariante ist. Das aus Blechteilen gebildete Gerippe (beim in Abbildung 291
gezeigten Space Frame des Audi A2 Ubrigens aus Aluminium) ist die tragende
Struktur, an die nichttragende Karosserieteile angebaut werden. Dies Konzept wurde
von Audi 1994 erstmals in den Markt eingefthrt.

Abbildung 291: Audi A2 Space Frame (Quelle: audia2museum)

184 Der erster Vertreter dieser Klasse war das Lancia Modell Lambda von 1922 [FRI08].



284 Zusammenfassung

Bei der heute am weitesten verbreiteten Schalenbauweise werden umgeformte
Stahlbleche durch SchweilRen, Nieten oder Kleben zu einer selbsttragenden
Karosserie geflgt.

Die beschriebene Entwicklung zeigt, dass den in der Karosserie verwendeten
Werkstoffen eine immer wichtigere Rolle zukommt. Gleichzeitig steigt der Anspruch
an die Sicherheit von Fahrzeugen permanent. Die Bleche in neuen
Fahrzeugkonzepten missen also nicht nur die Struktur des Autos selbst tragen, sie
mussen auch noch die Insassen in immer besserem Mal3e vor einer Verformung der
Fahrgastzelle und den damit einhergehende Verletzungen schitzen. Zusatzlich soll
das Gewicht des gesamten Fahrzeugs aber vor allem auch des Body in White'®®
reduziert werden. Um diese gegenlaufigen Ziele zu erreichen, wird derzeit auf zwei
unterschiedliche Materialkonzepte gesetzt. Ein verstarkter Leichtbau kann durch
einen Materialmix erreicht werden. Ein Beispiel hierfr ist die Entwicklung beim

3er BMW (siehe Abbildung 292).

1005 kg 1325 kg
5% 3%
14%

1%

4% \
Leichtmetalle

. Glas 7 6 o/o
Kunststoffe

57%

M Stahl/Eisen

Sonstige

Abbildung 292: Materialmix im 3er BMW Baujahr 1975 (links) im Vergleich zu Bj. 2005 (rechts)
(Quelle: BMW)

Den zunehmenden Einsatz von Kunststoffen und Leichtmetallen zu Lasten der
Stahlwerkstoffe zeigt Abbildung 292 am Beispiel des 3er BMW. Der Anteil der
hoherfesten Bleche nimmt aber in etwa im gleichen Mal3e zu wie der Anteil der
Kunststoffe und Leichtmetalle. Aus dem Auto verdrangt wurden bei den Blechen in
erster Linie die weichen Tiefziehgilten der Karosserie.

Im betrachteten Zeitraum ist das Gesamtgewicht des Fahrzeugs um 30 % gestiegen,
von einem erfolgreichen Leichtbau kann daher trotz aller Bemuihungen nicht wirklich
die Rede sein.

Da weder Polymere noch Leichtmetalle, abgesehen von ihren Schaumen, eine
ausreichende Festigkeit und Energieaufnahmefahigkeit besitzen, kann die
angestrebte hohere Sicherheit der Fahrzeuginsassen nur mit der Hilfe von festeren
Werkstoffen erreicht werden. Hier er6ffnen die Stahle ein weites Feld moglicher
Materialien. Wahrend die weichen Tiefziehstahle im Bereich der Festigkeiten der
Leichtmetalle rangieren, lassen sich mit den hdher und hdchstfesten Guten Bauteile
realisieren, deren Festigkeiten (bei der Warmumformung) mit bis zu 1600 MPa vier

165 Bergriff fir den Fahrzeugrohbau, also die geschweildten Blechkomponenten, die den Aufbau eines

Fahrzeugs bilden, mit dem bei der Montage die anderen Komponenten verheiratet werden.
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bis funffach héher sind als bei den zuvor genannten Werkstoffgruppen. Kalt
umgeformte Werkstoffe konnen Festigkeiten bis 1000 MPa erreichen.

Da innerhalb jeder einzelnen Werkstoffgruppe bei steigender Festigkeit die
Umformbarkeit abnimmt, hangt die Wahl des Werkstoffs nicht nur von den
mechanischen Anforderungen an das zu fertigende Bauteil ab, sondern auch von
dessen Geometrie. Dies fuihrt zu einer Aufweitung des Spektrums der eingesetzten
Werkstoffe. Exemplarisch ist dies in Abbildung 293 wiederum am Beispiel des

3er BMW gezeigt.

sonstige Stahle

DC 03/04/06

DX 54

DX 56
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Abbildung 293: Verwendete Stahlwerkstoffe im 3er BMW (Quelle: BMW)

Das Ziel bei der Entwicklung neuer Stahlwerkstoffe ist es, die Verformbarkeit dadurch
zu steigern, dass die geometrische, vom Einschniren der Probe hervorgerufene
Entfestigung, mdglichst lange durch eine metallurgische Verfestigung kompensiert
werden kann.

Zu diesem Zweck werden alle zur Verfiigung stehenden Verfestigungsmechanismen
ausgenutzt, von der Mischkristallbildung tber die (verstarkte) Kaltverfestigung,
Feinkornbildung, Ausscheidungshéartung, Zwillingsbildung und
Restaustenitumwandlung bis zum Ausbilden feiner Gleitbander.

Besonders interessant sind die Verformungsmechanismen, die eine verbesserte
Umformbarkeit mit einer verstarkten Verfestigung kombinieren wie zum Beispiel bei
der Umwandlung des weichen Restaustenit zum sehr festen Martensit.

Auch eine Erhdhung der Festigkeit im Anschluss an die Umformung, wie sie beim
Bake-Hardening-Effekt auftritt, wird genutzt. Wichtig ist aber, dass fir alle
crashrelevanten Bauteile nach dem Umformen noch eine ausreichende
Restverformbarkeit fir den Crashfall vorhanden ist.

Zusatzlich zu den bisher beschriebenen Werkstoffen sind auch die Vergutungsstahle
in das Blickfeld der Entwickler geriickt. Zum Einsatz kommen derzeit Giten, die im
austenitisierten Zustand warm umgeformt werden und hierbei harten oder
lufthartende Stahle. Letztere kdnnen nach der Umformung einer Warmebehandlung
unterzogen werden. Neben den h6heren Festigkeiten kdnnen so noch andere
Vorteile genutzt werden, wie zum Beispiel das Ausbleiben einer Riickfederung (beim
Pressharten).
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Der Erfolg dieser Malinahmen ist offensichtlich. Die Anzahl der bei einem
Verkehrsunfall ums Leben gekommenen Fahrzeuginsassen konnte laut statistischem
Bundesamt seit 2001 kontinuierlich von 4023 auf 2110 im Jahr 2009 gesenkt werden.
Letztlich eine immer noch zu hohe Zahl, deren Reduktion nattrlich auch nicht nur auf
die Verbesserung der Karosseriewerkstoffe zurtickzufiihren ist. Auch in allen anderen
Bereichen hat es zahlreiche andere Weiterentwicklungen gegeben, sonst wiirden
unsere Traumautos heute so aussehen wie in Abbildung 294 links und nicht wie auf
der rechten Seite.

Abbildung 294: Traumwagen; links: fikives Modell; rechts: Mercedes SLS AMG Baujahr 2009
(Quelle: Daimler)

Obwohl die neuen hochstfesten Stahle auf Grund der geringeren Dichte ihrer
Legierungselemente und deren gitteraufweitender Wirkung bis zu 15 % leichter sind
als konventionelle Stahle und trotz des verstarkten Einsatzes von Kunststoffen und
Leichtmetallen, ist aber eine generelle Gewichtsreduzierung der Fahrzeuge in den
vergangenen 100 Jahren nicht zu beobachten.

Die aktuelle Herausforderung bei der Entwicklung neuer hoch manganhaltiger
Stahlwerkstoffe ist die Entwicklung einer neuen Fertigungsroute. Auf Grund der
hohen Aluminium- und Siliziumgehalte sowie des sehr hohen Mangananteils lasst
sich diese sehr interessante Gruppe neuer Werkstoffe nicht mittels Strangguss
fertigen. Die derzeit in der Erprobung befindlichen Bandgusstechniken kdnnen aber
nicht nur dieses Problem beseitigen, sondern erlauben auch eine signifikante
Reduzierung der zur Blechherstellung benétigten Energiemenge bzw. des
CO,-Ausstol3es.

Wenn es gelingt, die hieraus resultierende Kostenersparnis bei der Herstellung auf
die Bleche umzulegen und letzte Fragen beziglich ihrer Verarbeitung und
Flgetechnik zu klaren, wird es zuklnftig einen noch weitaus starkeren Einsatz
hdchstfester Stahlblechwerkstoffe in der Fahrzeugindustrie geben.
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