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Vorwort

Die numerische Simulation im Bereich der Warmebehandlung und des Schweil3ens hat
sich mittlerweile zur industriellen Anwendungsreife entwickelt und bietet weiterhin ein
zukunftsweisendes und innovatives Arbeitsfeld fiir Ingenieure in Forschung und Praxis.
In den genannten Bereichen wird seit einigen Jahren intensiv geforscht, um das Ver-
halten der Werkstoffe und Bauelemente wahrend der Ver- und Bearbeitung numerisch
abzubilden.

Das zunehmende Interesse an der numerischen Simulation weist einen wesentlichen
wirtschaftlichen Aspekt auf. Fir eine schnelle Umsetzung effizienter Fertigungstechno-
logien in der Praxis ist heute ein tieferes Verstandnis beim Umgang mit neuen Werk-
stoffen und neuartigen Verarbeitungsprozessen notwendig. Dazu werden Forschungs-
ergebnisse aus den Bereichen Warmebehandlung und Schweil’en vorgestellt sowie
Uber Erfahrungen bei der numerischen Simulation von Warmebehandlungs- und
Schweiliprozessen unter Einsatz von Simulationssoftware berichtet.

Das Simulationsforum Schweilen und Warmebehandlung ermdéglicht der interessierten
Fachoffentlichkeit aus Industrie und Forschung den Erfahrungsaustausch, sich mit dem
in Forschung und Praxis erreichten Entwicklungsstand vertraut zu machen und die
Themengebiete Warmebehandlung und Schweillen vorzustellen, zu diskutieren und
Anwendungsgebiete aufzuzeigen.
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Von Massalski nach MICRESS® -
Gefiigesimulationen in technischen Werkstoffen

Georg J. Schmitz’

" ACCESS e. V., Intzestr.5, D-52072 Aachen, Deutschland
E-Mail: G.J.Schmitz@micress.de

ZUSAMMENFASSUNG

Nach einem kurzen Uberblick (iber Entwicklungen im Bereich computergestiitzter
Thermodynamik gibt dieser Artikel eine phanomenologische Einflhrung in die
Phasenfeldmethodik zur Beschreibung der Gefligeentwicklung. In einer Ubersicht
werden anschlieBend Referenzen zur Anwendung dieser Methodik auf verschie-
dene technische Werkstoffe wie Stadhle, Grauguss, Superlegierungen, Al- und
Mg-Legierungen, Lote und andere Werkstoffe zusammengefasst dargestellt. Ein
Ausblick auf aktuelle Entwicklungen im Bereich des Integrated Computational Ma-
terials Engineering ,ICME" skizziert weiteres Entwicklungspotential der Methodik.

1 Einleitung

Jede Produktion basiert auf Werkstoffen als Grundlage fur die Komponenten eines Endprodukts.
Werkstoffeigenschaften sind daher von groRRer Bedeutung fir die Produktivitat und Zuverlas-
sigkeit wahrend der Produktion sowie fur die Zuverlassigkeit der Produktkomponenten in der
Anwendung. Eine solide Vorhersage von Materialeigenschaften ist daher sehr wichtig. Die Ma-
terialeigenschaften sind stark vom Geflige der Werkstoffe abhéngig und die Gefugeentwicklung,
innerhalb einer Komponente erfolgt hierbei entlang ihrer gesamten Lebensdauer. Sie beginnt
mit der Erstarrung aus der homogenen, isotropen und spannungsfreien Schmelze und endet
schlielich mit Versagen unter operativer Belastung.

Der vorliegende Artikel fasst den aktuellen Stand der Technik im Bereich der Phasen-
feld-Simulation der Geflgeentwicklung in technischen Werkstoffen zusammen. Ausgehend von
einem kurzen Uberblick Uber computergestiitzte Thermodynamik/Kinetik und entsprechende
Datenbanken fur technische Legierungen, wird ein Engineering-Ansatz fur Phasen-Feld-Modelle
und Mehrphasen-Feld-Modelle dargestellt. Ziel ist es mit einer vereinfachenden, phadnomenolo-
gischen Beschreibung, die - in der Regel von Physikern und Mathematikern entwickelte - Pha-
senfeldmethodik fur Materialwissenschaftler und Metallurgen zugénglich zu machen.

Binare und terndre Phasendiagramme haben in gedruckter Form [z.B. Massalski 1990] fur lan-
ge Zeit die Grundlage fur die Entwicklung von Werkstoffen zur bereitgestellt. Die zunehmende
Verfugbarkeit von Computern und standig steigende Rechenleistung haben in den letzten
Jahrzehnten eine kontinuierliche Entwicklung der computergestitzten Thermodynamik ermdg-
licht. Heutzutage sind entsprechende Softwaretools und Datenbanken fur komplexe Legie-
rungssysteme mit einer Vielzahl von Legierungselementen erhéltlich [z. B. Thermo-Calc, Pandat,
FactSage, JMatPro]. Diese Datenbanken werden unter Verwendung eines wohldefinierten Be-
wertungsschemas im Rahmen der Calphad Methodik [CALPHAD 2013] standig weiterentwickelt
und erganzt. Sie ermdglichen die Bestimmung von Phasendiagrammen, die Berechnung der
Abfolge/Temperatur von Phasenibergdngen, von Phasenanteilen unter vorgegebenen Bedin-
gungen, sowie von thermodynamischen Eigenschaften wie Dichte, thermischen Ausdehnungs-
koeffizienten, Umwandlungsenthalpien u.v.a.m. Im Hinblick auf die Beschreibung der Entwick-
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lung einer Gefiigestruktur ist es wichtig, dass solche Modelle auch die Berechnung der treiben-
den Krafte fir Phasenumwandlungen erlauben.

Aufbauend auf dieser Gleichgewichtsthermodynamik - die keinerlei Informationen dariiber be-
reitstellt, wie schnell dieses Gleichgewicht erreicht ist - ermdglichen weitere Simulationswerk-
zeuge z.B. eine erste Beschreibung der Kinetik diffusionskontrollierter Phasenlibergange. Ein
Beispiel fir die Beschreibung von Phasenlbergangen in Systemen mit Mehrkomponen-
ten-Diffusion ist [DICTRA 2013]. Das diesem Programm zugrunde liegende Konzept ist jedoch
auf eindimensionale Systeme wie z. B. Diffusionspaare, konzentrische Zylinder oder konzentri-
sche Kugeln beschrankt. Fir Metallurgen und Werkstoffingenieure sind jedoch die zwei- und
dreidimensionale Gefligestruktur und - noch weitergehender - die Werkstoffeigenschaften eines
Materials auf der Grundlage dieser Gefiigestruktur die entscheidenden Kenngréfien.

Die Simulation von Gefiigestrukturen in technischen Legierungssystemen hat ihren Ursprung
vermutlich in den ersten Dendriten, die mit der Phasen-Feld-Methode simuliert wurden
[Kobayashi 1993]. Die anschlieRende Erweiterung der Phasen-Feld-Methode zum Mul-
ti-Phasen-Feld Modell [Steinbach 1996] ermdglichte bereits friih Simulationen der Erstarrung
eutektischer und peritektischer Systeme. Dieses Multi-Phasen-Feld Modell wurde in der weite-
ren Entwicklung an thermodynamische Datenbanken und Mobilitatsdatenbanken gekoppelt und
bildet somit die Basis fir Simulationen der Gefligeentwicklung in technischen Legierungen, die
in diesem Artikel zusammenfassend dargestellt werden. Ein Uberblick (iber die Entwicklung der
Phasenfeldmethodik findet sich z.B. in [Steinbach 2009] sowie [Provatas 2010]

2 Grundkonzept der Phasenfeldmethodik

Die Phasen-Feld Methode kann rigoros aus fundamentalen thermodynamischen Prinzipien so-
wie aus Theorien von Phaseniibergangen abgeleitet werden. Einschlagige Literatur zu diesen
grundlegenden und mathematischen-theoretischen Aspekten steht zur Verfligung (siehe z.B.
[Emmerich 2008]). Im Folgenden wird ein eher phanomenologischer Ansatz flir eine intuitive
Interpretation der Phasen-Feld Konzepte und der ihnen zu Grunde liegenden Gleichungen dar-
gestellt.

Der erste Schritt zur Simulation der Dynamik der Entwicklung einer Gefligestruktur ist die
grundlegende Beschreibung eines statischen Gefliges, Abb. 1. Ein einfacher Ansatz besteht in
der Verwendung eines so genannten Ordnungsparameters ¢ zur Simulation der Entwicklung
des Gefiges in einem einfachen fest-/flissig-System. ¢ selbst ist eine Funktion des Ortes x und
der Zeit t und kann Werte zwischen 0 und 1 annehmen. Werkstoffwissenschaftler interpretieren
¢ am besten als ,Phasenanteil, d.h. den Bruchteil einer bestimmten Phase (z.B. entspricht ¢ in
Abb. 1 dem Festanteil), der an einem bestimmten Punkt des Raumes x und zu einem bestimm-
ten Zeitpunkt t vorliegt:

- qzﬁ X l}equals - 100 % solid 0 % liquid
B/ (% t)equals 0 : 0%solid 100 % liquid
P (X.t}between Oand 1 : diffuse boundary

Abbildung 1: Beschreibung eines statischen Gefiiges
am Beispiel einer Erstarrungssimulation
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das Phasen-Feld (in Mehrphasen-Feld Modellen: fiir alle Phasen-Felder) und fiir alle externen
Felder (T, c;,...) die den Phaseniibergang beeinflussen:

Blx 1) dG(T.c)

Abbildung 3: Prinzipdarstellung eines Systems gekoppelter
Differentialgleichungen zur Beschreibung der Gefiigeentwicklung

Technische Legierungen umfassen mehrere Korner, mehrere Phasen und mehrere Kompo-
nenten. lhre Beschreibung in numerischen Modellen erfordert daher mindestens die Einflihrung
mehrerer Phasenfelder, die Beschreibung von Mehrkomponenten-Diffusion und die Kopplung
an vorhandene thermodynamische und kinetische Daten. Die Grundideen des Mul-
ti-Phasen-Feld Ansatzes [Steinbach 1996] sind:

» Definition je eines Phasenfelds fiir jede Phase und/oder fir jedes Korn jeder Phase
» paarweise Wechselwirkung flir jedes Paar von Phasen/Kérnern
» Maoglichkeit der Wahl spezifischer Phasengrenzflachen/Korngrenz- Eigenschaften

Weitere konzeptionelle Aspekte beinhalten u.a. die Kopplung an Konzentrationsfelder [Tiaden
1998], die Verwendung thermodynamischer Datenbanken bzw. Mobilitdtsdatenbanken, mehr-
phasigen Wechselwirkungen und die Physik von Tripelpunkten.

3 Anwendungen des Multi-Phase-Field Konzeptes auf technische Legierungssysteme

Im Folgenden werden beispielhaft Simulationen zur Entwicklung der Gefligestruktur in techni-
schen Legierungen (bersichtsartig zusammengefasst, die mit der MICRESS® Software
[MICRESS 2013]. durchgeflihrt wurden. Diese Beispiele befassen sich mit Stahlen, Gusseisen,
Superlegierungen, Al-und Mg-Legierungen, Loten, intermetallischen Verbindungen und andere
Legierungen. Einhergehend mit der Weiterentwicklung der zu Grunde liegenden Modellbasis
konnten fiir jeden dieser Werkstoffe immer komplexere Phanomene mit einem steigenden De-
taillierungsgrad und verbesserter Vorhersagekraft behandelt werden.

3.1 Stéhle

Im Bereich der Erstarrung von Stéhlen kann - ausgehend von der Modellierung der peritekti-
schen Erstarrung in einem einfachen binaren Fe-C-System [Tiaden 1999] — inzwischen auch die
Erstarrung technischer Stahlsorten simuliert werden [Bottger 2008], [Fukumoto 2009].

Neuere Arbeiten tragen zur Klarung der Heildrissproblematik in StranggieRprozessen bei [Bott-
ger 2013] und befassen sich auch mit Aspekten wie Warmverformbarkeit wahrend der Erstar-
rung [Bottger 2010]. Eine zusammenfassende Darstellung bisheriger MICRESS® Simulationen
zur Erstarrung von Stahlen findet sich in [Bottger 2012].
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Nachster Schritt der Gefligeentwicklung in technischen Stahlsorten sind Festkérperumwand-
lungen und hier insbesondere der y-a. Ubergang. Dieses Phanomen wurde zuerst in 2D im Jahr
2001 modelliert [2006 Pariser] und im Folgenden erweitert und experimentell verifiziert [Mecozzi
2005] sowie auf das Modellieren der Warmeeinflusszone beim Schwei3en von kohlenstoffar-
men Stahl angewandt [Thiessen 2006]. Neuere Simulationen des y-a. Ubergangs in 3D zeigen
die Bedeutung verschiedener Keimbildungsstellen wie z.B. Quadrupelpunkten oder Tripel-Linien
fur die Umwandlungskinetik, welche in 2D Simulationen nicht auftreten [Militzer 2006]. Weitere
Arbeiten die Entstehung innerer Spannungen aufgrund des Phaseniibergangs [Apel 2009a].

Erste Ergebnisse zur eutektoiden Perlitbildung [Nakajima 2006] sagen im Vergleich klassischen
theoretischen Modellen bereits eine grofiere Wachstumsrate voraus, die die Diskrepanzen zu
experimentellen Beobachtungen jedoch noch nicht schlieRen konnte. Ein neuartiges Wachs-
tumsmodell fir Perlit unter Einbeziehung von Spannungen auf den Diffusionsvorgang lost diese
Diskrepanzen auf [Steinbach 2007].

Die Beschreibung von Reifung und Kornwachstum ist den Phasenfeldgleichungen inharent.
Nach ersten Modellen fir ideales Kornwachstum [Schaffnit 2007] wurden spater Effekte des
Partikel-Pinning auf die Mobilitdt der Korngrenzen in die Modelle aufgenommen [Apel 2009b].
Diese erlauben nunmehr die Beschreibung abnormalen Kornwachstum [Rudnizki 2010a], z.B.
wahrend des Einsatzhartens [Rudnizki 2010b] oder die Beschreibung von Kornwachstum in
mikrolegierten Linepipe-Stahlen z.B. [Schaffnit 2010] bis hin zur Bestimmung viskoplastischer
Eigenschaften dieser Werkstoffe [Laschet 2013].

3.2 Gusseisen

Fir Gusseisen sind bisher nur wenige Multi-Phasen-Feld Simulationen bekannt. In einer Studie
[Sommerfeld 2008] konnte die Keimbildung von Graphit auf MnS Partikeln, die sich wahrend der
Erstarrung bilden, als ein mdgliches Szenario flr die Bildung von Lamellengraphit im Grauguss
identifiziert werden. In diesem Szenario spielt vor allem Titan eine entscheidende Rolle: Zu ho-
he Titangehalte flihren zur Unterdriickung der Keimbildung und so zu einer schlechten Ent-
wicklung der Graphitlamellen.

3.3 Superlegierungen

Multi-Phasen-Feld Modelle kdnnen - gekoppelt thermodynamischen Datenbanken - die gesamte
kompositorische Komplexitat technisch relevanter Superlegierungen in Gefligesimulationen
behandeln. Mikroseigerungen, die Phasenanteile in gegossenen und gerichtet erstarrten Gefi-
gen [Grafe 2000], [Bottger 2000], die Bildung eutektischer Inseln [Warnken 2005], die von der
Erstarrungsrate abhangige Ausdehnung der Mushy-Zone und die Abfolge der Phasenbildung
kann korrekt beschrieben werden. Auswirkungen der Rickdiffusion von Legierungselementen
wahrend der Erstarrung wurden fiir die Phasenumwandlungen als wichtig erkannt und kénnen
ebenfalls vorhergesagt werden. Die Homogenisierung der aus der Erstarrung resultierenden
Seigerung wurde erfolgreich simuliert [Warnken 2008] [Warnken 2009]. Neuere Studien haben
das Langzeitverhalten (>100.000 h) von Ausscheidungen in technischen Superlegierungen be-
trachtet [Bottger 2010, unveroffentlicht].

3.4 Al-Legierungen

Das Multi-Phasen-Feld Modell [Eiken 2006] mit direkter Kopplung an thermodynamische Da-
tenbanken wurde im Bereich der Aluminiumlegierungen bisher fiir die Berechnung der Mikros-
eigerung und Phasenbildung in der untereutektischen Legierung AA6061, der weit verbreiteten
A356 Guss-Legierung, und schlieBlich in der leicht tbereutektischen Kolbenlegierung KS1295
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mit bis zu 14 thermodynamischen Phasen verwendet [Bottger 2009]. Weitere Arbeiten im Be-
reich der Al-Legierungen zielen auf Effekte der Strémung auf das dendritische Wachstum
[Zimmermann 2009], auf Simulationen zur Kornfeinung [Nomoto 2009], den Rheoguss von
Al-Legierungen [Blnck 2010] und die Entstehung von Porositat bei der Erstarrung von A356
[Carré 2010].

3.5 Mg-Legierungen

Simulationen zur aquiaxialen Erstarrung der Magnesiumlegierung AZ31 erfolgten zunachst
Verwendung einer zweidimensionalen, hexagonalen Anisotropie und eines speziellen Keimbil-
dungsmodells zur Beschreibung der Keimbildung der Dendriten [Bottger 2006]. Mit diesen Mo-
dellen konnte der Einfluss von Legierungszusammensetzung und Prozessparametern auf die
Korngrofe untersucht werden [Eiken 2010]. Zur Simulation der Erstarrung von Mg-Legierungen
in drei Dimensionen wurden spezielle Anisotropiemodelle entwickelt und angewendet, um den
Einfluss der Mg-spezifischen, sechseckigen Dendritenmorphologie bei der Keimselektion wah-
rend der gerichteten Erstarrung zu untersuchen [Eiken 2009].Weitere Arbeiten befassen sich
u.a. mit der Vergiel3barkeit technischer Mg-Legierungen.

3.6 Lote

Die Gefiige von Lotstellen sind aulRerst bedeutsam fiir die Zuverlassigkeit elektronischer Kom-
ponenten sowie fir die Produktivitat bei ihrer Herstellung. Die Simulation der Mikrostruktur in
solchen Loétstellen [z.B. Schmitz 2013] kann als Grundlage fir eine zukiinftige Lebensdauer-
vorhersage dienen. Zukinftige Entwicklungen zielen auf Modellierung elektrischer Strome im
Geflige und deren Einfluss auf die inhomogene Erwarmung wahrend des Betriebs sowie auf die
Elektromigration von Legierungselementen und dadurch beeinflusste Gefligeveranderungen.

3.7 Intermetallische Verbindungen und weitere Legierungssysteme

Neben der Anwendung von Multi-Phasen-Feld Modellen auf obige Strukturwerkstoffe sind auch
Simulationen fir intermetallische Verbindungen und Funktionswerkstoffe verfligbar wie z.B. flr
Titanaluminide, Supraleiter, Solarsilizium, Beschichtungen, Al-Zn-Si, rasch erstarrtes Ni-Zr-Al,
Cu-Al-Legierungen und Nb-Si-Legierungen. Literaturhinweise hierzu finden sich in [Schmitz
2010]

4 Aktuelle Trends und zukiinftige Entwicklungen

Jede Gefligesimulation bendtigt geeignete Anfangs- und Randbedingungen. Ergebnisse aus
den makroskopischen Prozess-Simulationen kdnnen in diesem Zusammenhang z.B. als Rand-
bedingungen verwendet werden. Eine der wichtigsten Voraussetzungen hierfir ist die Definition
eines gemeinsamen und offenen Standards fir den Informationsaustausch zwischen den ein-
zelnen Simulationstools. Dieser ermdglicht dann die Verkettung einer Reihe verschiedener Si-
mulationswerkzeuge entlang der Produktionskette und auch die Kopplung tber die verschiede-
nen Langenskalen vom Bauteil iber das Gefilige bis hinunter zur atomaren Langenskala
[Schmitz/Prahl 2012]. Die hohe Bedeutung eines solchen "Integrative Computational Materials
Engineering" — Ansatzes (ICME) fur die zukiinftige wirtschaftliche Entwicklung und Wettbe-
werbsfahigkeit in einer amerikanischen Studie stark hervorgehoben [NRC2008]. Die fiir jeden
Schritt aus solchen gekoppelten Simulationen erhaltlichen Gefiigestrukturen bilden die Grund-
lage fur die Ermittlung der effektiven, anisotropen Werkstoffeigenschaften. Diese konnen ent-
weder verwendet werden, um Legierungskonzepte optimieren oder konnen als lokale Werte in
die Prozesssimulationen zuriick gekoppelt werden, um die Genauigkeit und Vorhersagekraft bei
der Simulation der Eigenschaften des fertigen Bauteils zu verbessern.
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[Mahnken, 2011], [Mahnken and Wolff, 2012]. Das Modell beruht auf den physikalischen
Mechanismen der Keimbildung und des Keimwachstums, wobei beim Keimwachstum zwischen
oberem und unterem Bainit unterschieden wird. 6* beschreibt die Temperatur mit der kirzesten
Umwandlungszeit im isothermen ZTU und grenzt somit unteren und oberen Bainit voneinander ab. Die
Wachstumsrate 7 der Keimradien kann wie folgt beschrieben werden:

_ (0%~
7 =a,exp( )+ a, exp(M

u !

@ I)H[B, —6]H[6 - B, ]. (1)

Die absolute Temperatur 6 und die zu bestimmenden Parameter a, B, B, sowie die
Bainitstarttemperatur B; und die Bainitendtemperatur B aus dem isothermen ZTU bestimmen somit
die Wachstumskinetik der Keime. Ab einem kritischen Keimradius r* ist das Ende der Inkubationszeit
erreicht und der bainitische Phasenanteil z, nimmt, ausgehend von der Anfangskonzentration null,
beschrieben durch

)<r—r*>n ’H[B. - O)H[O— B, ] <>_ x fiir x>0 )
T N0 firx <0 @)

*_( —G*
7 ) op( 70

1

z, = 4 exp(9

zu. Die Heaviside-Funktionen in den Gleichungen (1) und (2) stellen sicher, dass die bainitische
Phasenumwandlung nur im gewiinschten Temperaturbereich zwischen Bainitstarttemperatur B; und
Bainitendtemperatur B; stattfindet. Endet die bainitische Phasenumwandlung aufgrund der
einsetzenden martensitischen Phasenumwandlung, so wird angenommen, dass B; der
Martensitstarttemperatur M; entspricht. Folgende Parameter sind in (2) zu bestimmen: As, B, n, v,
wobei die Konstante R die allgemeine Gaskonstante bezeichnet. Eine mdgliche
Spannungsabhangigkeit der bainitischen Phasenumwandlung wird Uber die freie Enthalpie beim
kritischen Keimradius G* mit dem Zusammenhang,

_ A36’02 6, — 9)1'5
(6, - 0)0%)*

G*

(©)

aktuell noch nicht berlcksichtigt. Q* entspricht der korrespondierenden Aktivierungsenergie beim
kritischen Keimradius r*. Die Gleichgewichtstemperatur 6y, bei der Austenit und Bainit dieselbe freie
Enthalpie besitzen, liegt aufgrund des metastabilen Charakters der bainitischen Phasenumwandlung
bei etwas héheren Temperaturen als B;. Des Weiteren wird r* mit,

_ 4,0,(6, - 9)0'5
6, -0)Q*

r*

: (4)

beschrieben und wird wie G* aktuell als nicht spannungsabhangig betrachtet. Die Parameter A; und
A; werden fiir die spannungsabhangige Beschreibung benétigt und deshalb nur als Verhéltnis A3/(Q*)°
und A,/Q* berlicksichtigt.

Da das Kinetikmodell an experimentelle Dilatometerversuche ohne Last angepasst wird, kann der
Einfluss der Umwandlungsplastizitat in dieser Anwendung vernachlassigt werden.

Die martensitische Umwandlung wird mit dem Modell von Wildau und Hougardy [Hildebrand, 2006]
mittels,

z, =l—exp(b(M,-60)"), ()

beschrieben, wobei M ohne vorangehende bainitische Umwandlung bei kontinuierlicher Abkuhlung
als konstant angenommen wird (Abb.1). Gleichung (5) entspricht der klassischen Koistinen-
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Marburger-Relation mit dem Parameter b und einer Erweiterung durch den Exponenten m Uber dem
Temperaturterm. Folgt die martensitische Phasenumwandlung einer bereits vorher stattfindenden
bainitischen Phasenumwandlung, dann sinkt Mg durch Kohlenstoffanreicherung im Austenit ab. Dies
wird wie in [Jung, 2012] Uber den C-Gehalt in der Austenitmatrix, oder gleichbedeutend Uber die
bereits gebildete Bainitphasenfraktion durch,

M, = k ,
1+exp(—k,(z, —k;))

(6)

gesteuert. Die Parameter k4, k, und k3 stellen keine Fitparameter im eigentlichen Sinn dar, da sie
direkt an die experimentellen Daten angepasst werden und im weiteren Verlauf der Optimierung
(siehe Kap. 4) konstant bleiben.

Da bei langsamen Kihilraten das Martensit- und das Bainitphasengebiet voneinander durch einen
umwandlungsfreien Bereich abgetrennt sind, wird ein linearer Ansatz in der Form,

B, =x+x,2,, (7)

zur Beschreibung der B-Temperatur mit den Parametern x; und x, gewahlt, wobei die Steigung x,
positiv ist.

Abbildung 1: Kontinuierliches ZTU des Warmarbeitsstahls X36CrMoV5-1. Die Ziffern auf den
Linien beziehen sich auf die sie beschreibenden Gleichungen.

Die Langenanderung der Dilatometerprobe wahrend des Abkiihlens hat grundsatzlich zwei Ursachen.
Erstens, die Kontraktion aufgrund der thermischen Dehnung und zweitens den Volumssprung der
aufgrund der Phasenumwandlung auftritt, die metallurgische Dehnung &. Beide Anteile werden
gemeinsam zu einer resultierenden thermometallurgischen Dehnrate £ zusammengefasst:

2 0 o '
de™ = (dz, j a,(0)d0 +z,0,d6 +%(5idzl. +%zid6’)). 8)

i=0 O
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Abbildung 2: Dilatometerkurven des Warmarbeitsstahls X36CrMoV5-1 mit Abkiihiraten
zwischen A1 und A36

Bei der schnellsten Abklhlgeschwindigkeit A1 wird ein Restaustenitgehalt von ca. 5% gemessen.

Bei A36 wird kein Martensit mehr gebildet und der maximal erzielbare Bainitgehalt wird mit 80% bei
M8 erreicht. Alle diese Phasenfraktionen sind fir die unterschiedlichen Abklhlraten inklusive der
Umwandlungstemperaturen in Tab. 1 zusammengefasst.

Tabelle 1: Umwandlungsdaten des Warmarbeitsstahls X36CrMoV5-1

N P e | sl | arc | mro
1 5 0 95 - - 325
2 5 25 70 337 310 310
3 5 31 64 337 305 305
4 7 48 45 350 292 292
5 7 50 43 345 280 280
6 7 63 30 359 272 272
7 7 60 33 348 267 267
8 7 65 28 351 260 260
12 10 75 15 380 240 240
18 13.5 80 6.5 395 225 225
36 215 78.5 0 407 277 -
3.2 Isotherme Umwandlungsversuche

Das Phasenkinetikmodell wird an die kontinuierlichen Dilatometerkurven angepasst. Um die Gltigkeit
des Modells der Bainitbildung auch fir isotherme Haltestufen zu zeigen, werden zwei isotherme
Umwandlungsversuche bei zwei unterschiedlichen Temperaturen durchgefiihrt. Nach einer
Haltephase auf Austenitisierungstemperatur, analog zu den kontinuierlichen Versuchen, wird darauf
schnellstmoglich (A0.036) abgeschreckt. Nach Erreichen der Zieltemperatur (420°C, 330°C) wird diese
Temperatur fur 24h gehalten. Danach wird wiederum schnellstmdglich auf Raumtemperatur abgekdhlt,
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Abbildung 3a: Martensitisch-bainitisches Abbildung 3b: Martensitisches Gefiige
Mischgeflige bei isothermer Haltetemperatur bei isothermer Haltetemperatur Tis,= 420°C

Tiso= 330°C (Atzung nach Waliner Il) (Atzung nach Wallner I)

um etwaige Selbstanlasseffekte wahrend der Martensitbildung auszuschlie3en. Bei 420°C ist man im
umwandlungsfreien Raum, es wird kein Bainit gebildet. Bei 330°C, knapp oberhalb der M-
Temperatur, durchlduft man das Gebiet der Bainitbildung im isothermen ZTU.

Aufgrund der Haltetemperatur von 330°C und der im Vergleich zu 420°C héheren Triebkraft fur die
Phasenumwandlung bilden sich in Abb. 3a sehr feine Bainitlamellen, die im Lichtmikroskop nur schwer
von den martensitischen Gefligeanteilen zu unterscheiden sind. In Abb. 3b liegt ein nahezu
martensitisches Geflige mit geringen Mengen an Restaustenit vor.

3.3 Thermophysikalische Daten

Die notwendigen MaterialkenngréRen Temperaturleitfahigkeit a, spezifische Warmekapazitéat ¢, und
thermischer Ausdehnungskoeffizient a werden temperaturabhdngig fur die Reinphasen Bainit,
Martensit respektive Austenit am Osterreichischen GieRerei Institut in Leoben ermittelt. Die
experimentellen Methoden zur Bestimmung dieser MaterialkenngréRen sind: Laserflash-Methode flr
a, Differenzkalorimetrie (DSC) fir ¢, und dilatometrische Untersuchungen fir a. Die Dichte p wird mit
[SEW, 1992] abgeschatzt. Die Warmeleitfahigkeit A” wird mit folgender Beziehung berechnet:

A"(T)=a(T)e,(T)p(T). (10)

Die resultierenden Materialkennwerte fir ein Phasengemisch werden Uber eine lineare
Mischungsregel bestimmt. Somit kann die Warmeleitungsgleichung in Verbindung mit der
Phasenkinetik berechnet werden.

4 Anpassung des Materialmodells an die Dilatometerkurven

Fir die Bestimmung der Materialparameter wird das gesamte Differentialgleichungssystem -
Gleichung (1-9) - der Phasenumwandlungen und Langenanderungen (siehe Kap. 2) in Abb. 4 in funf
Einzelprobleme unterteilt.

Diese Unterteilung ist notwendig, da die Verringerung der Parameteranzahl in einem
Optimierungsschritt die Effektivitdt der Rechnung deutlich erhéht. Die Anpassung der Keimbildung im
ersten Durchlauf erfolgt unter Einsatz eines globalen evolutionaren Algorithmus [Brunetti, 2000].
Aufgrund der groRen Anzahl an Parametern bietet diese Klasse von Optimierungsalgorithmen den
Vorteil, gegenlber konventionellen Algorithmen, aus einem im Parameterraum gefundenen lokalen
Minimum wieder zu entkommen. Die Keimbildung ist abgeschlossen, wenn r > r*. Mithilfe dieses
Kriteriums werden die ersten 6 Parameter bestimmt. Die Beinitstarttemperatur kann unter
Berlcksichtigung der isothermen Experimente auf einen Wert kleiner als 420°C eingeschrankt
werden.
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Abbildung 4: Schema der Anpassung an die Phasenkinetik und metallurgische Dehnung

Anschlief3end wird die Parametersuche mit einem Nelder-Mead-Verfahren [Wang, 2011] wiederholt.
Die bainitische Phasenfraktion wird an den Verlauf der experimentell bestimmten Bainitfraktion
angepasst, wobei der Bainitendgehalt starker gewichtet wird. Als Martensitstarttemperatur M; werden
die experimentell ermittelten Werte verwendet..

Da zwischen dem Bainit- und dem Martensitphasengebiet ein umwandlungsfreier Raum vorliegt, wird
B; separat angepasst. B; steigt mit sinkender Abklihlgeschwindigkeit zu héheren Temperaturen, wobei
Br bei den schnellen Kihlraten zwischen A1 und A12 unterhalb von M; liegt und hierbei nicht
bertcksichtigt wird.

Nach erfolgter Anpassung der Parameter fir Bs; wird mit den neuen Parametern die Bainitkinetik
erneut angepasst. Diese Schleife wird so oft wiederholt, bis die Anderung des Fehlerwertes unter
einer vorgeschriebenen Toleranz liegt.

Der nachste Schritt stellt die Anpassung der Martensitkinetik dar. Die Martensitstarttemperatur wird an
die experimentellen Ms-Daten in Abhangigkeit des bereits gebildeten Bainitphasengehaltes gefittet.
Durch die leicht abgednderten Bedingungen der M; ist es notwendig, die Bainitkinetik erneut
anzupassen. Dieser gesamte Prozess wird wiederum in einer Schleife wiederholt. Sind alle Parameter
der Umwandlungskinetik optimiert, wird die metallurgische Dehnung, entkoppelt an die
Dilatometerkurven, angefittet.

5 Ergebnisse
5.1 Kontinuierliche Versuche

Im Fall der bainitischen Phasenumwandlung ergibt sich in Abb. 5, dass die Phasenfraktionen am Ende
der Umwandlung realistisch wiedergegeben werden. Allerdings liegt der durchschnittliche Fehler bei
der Auswertung der Phasenanteile mit dem Hebelgesetz im Bereich von ca. 5%. Erwahnenswert ist,
dass bei A1 kein Bainit gebildet wird, die Abkuhlkurve schneidet das Bainitgebiet somit nicht.

Groliere Abweichungen gibt es im Kurvenverlauf bei der langsamsten Abkihlrate A36. Bei dieser
langsamen Kihlrate wird der Restaustenit stabilisiert und die Umwandlungsrate nimmt bei 370°C
deutlich ab. Das Ende der Phasenumwandlung bei dieser Abkuhlrate wird durch die angepasste B
Temperatur allerdings realistisch wiedergegeben.
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5.2

Isotherme Versuche

Der Vergleich der experimentellen isothermen Versuche mit den simulierten Kurven fur die
Haltetemperaturen von 420°C und 330°C sind in Tab. 2 dargestellt.

Tabelle 2: Phasenanteile bei experimentellen und simulierten isothermen Versuchen

Tiso = 330°C Tiso = 420°C
Austenit- Martenit- Bainit- Austenit- Martenit- Bainit-
phasenanteil |phasenanteil |phasenanteil [phasenanteil |phasenanteil | phasenanteil
[%] [%] [%] [%] [%] [%]
Experiment 21 4 75 2 98 0
Simulation 2 10 88 3 97 0
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Standortagentur Tirol wird fir die Forderung im Rahmen des COMET Foérderprogramms herzlich
gedankt.
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ZUSAMMENFASSUNG

Aus Grinden der optimalen Auslegung von Warmebehandlungsprozessen sowie Optimierung
der Bauteileigenschaften gewinnt die Warmebehandlungssimulation an zunehmender Bedeu-
tung. Im Fall des Einsatzhartens ist dabei zunachst eine Analyse des Aufkohlungsvorganges
durchzuflhren. Zur Analyse des Abschreckens des Bauteils ist darlber hinaus das
ZTU-Verhalten anhand der jeweiligen Kohlenstoffkonzentration zu definieren.

Ausgehend von theoretischen Betrachtungen der Diffusion von Kohlenstoff in Stahlwerkstoffen
wurden im Beitrag unterschiedliche Mdglichkeiten der FE-basierten Simulation des Aufkohlens
von Stahlbauteilen abgeleitet und gegenubergestellt. Anhand der hierbei zu definierenden
Randbedingungen ist es moglich, industrielle Aufkohlungsverfahren, wie das Gasaufkohlen oder
das Niederdruckaufkohlen, hinreichend abzubilden.

Daruber hinaus wird im Beitrag ein analytisches Modell zur Beschreibung des isothermen
ZTU-Verhaltens niedrig legierter Stahle vorgestellt. Mit diesen kann sowohl der Einfluss der
chemischen Zusammensetzung und damit auch der Einfluss der Kohlenstoffkonzentration des
Stahles als auch die KorngréRe des austenitischen Ausgangsgefliges auf das Phasentransfor-
mationsverhalten innerhalb von Abklhlprozessen beachtet werden.

1 Einfiihrung

Das Aufkohlen als Teilprozess des Einsatzhartens von Stahlbauteilen erlaubt die gezielte An-
derung der chemischen Zusammensetzung des Werkstoffes im randnahen Bauteilbereich. Da-
bei wird das Bauteil zunachst auf hohe Temperaturen bis in den Austenitbereich des Stahlwerk-
stoffes erhitzt und Kohlenstoff abgebenden Medien (meist Gase) ausgesetzt. Wird anschlielend
das Bauteil gehartet, werden hoherfeste Gefiigebestandteile und Druckeigenspannungen im
Randbereich des Bauteils induziert. Somit kdnnen dessen Verschlei3- und Schwingfestigkeits-
eigenschaften entscheidend verbessert werden [Grosch et al., 1994, Liedtke, 1995].

Um Warmebehandlungsprozesse wie das Einsatzharten simulieren zu kdnnen, missen prinzi-
piell unterschiedliche sequentiell gekoppelte, Teilanalysen durchgefiihrt werden [Diemar, 2007,
Diemar et al, 2010]. Den Schwerpunkt dieses Beitrages bildet die Kohlen-
stoff-Diffusionsanalyse. Anhand dieser Analyse wird die aus dem Aufkohlen des Bauteils resul-
tierende Kohlenstoffkonzentrationsverteilung unter Berlicksichtigung der Legierungszusam-
mensetzung des Stahles sowie der Spezifika des jeweiligen Aufkohlungsverfahrens bestimmt.
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Zur Analyse der Kohlenstoffdiffusion in Bauteilen mit komplexer Geometrie wird dabei meist die
Finite Elemente Methode (FEM) [Zienkiewicz et al., 2000] verwendet.

In Abhangigkeit der Kohlenstoffkonzentrationsverteilung sind flr eine sequentiell gekoppelte
Analyse des Hartens des Bauteils relevante Materialkennwerte, wie das ZTU-Verhalten des
Stahlwerkstoffes, zu definieren. Besondere Schwierigkeiten bestehen dabei bei der Beschrei-
bung des Umwandlungsverhaltens von Werkstoffzustanden aufgekohlter Bauteile. Hier flhrt der
aus dem Aufkohlungsvorgang des Bauteils resultierende Kohlenstoffgradient zu einem ent-
sprechenden Phasenumwandlungsgradienten.

2 Simulation des Aufkohlens von Stahlbauteilen
2.1 Konstitutive Gleichungen

Die mathematische Beschreibung des Aufkohlens von Stahlbauteilen kann auf der Basis der
Fick'schen Gesetze erfolgen [Liedtke, 1995, Baehr et al., 2004, Gegner, 2006]. An der Oberfla-
che des Bauteils finden je nach Aufkohlungsverfahren unterschiedliche Phasengrenzflachenre-
aktionen statt, welche in ihrer Summe Kohlenstoff freisetzen, vgl. [Eckstein, 1987, Grafen, 2002].
Dabei kann zunachst vereinfachend davon ausgegangen werden, dass die je Zeiteinheit ¢ frei-
gesetzte Menge an Kohlenstoff m gleich jener Menge an Kohlenstoff ist, die durch Diffusion in
das Bauteil tGbertragen wird. Dieser stationare Zustand kann durch das 1. Fick'sche Gesetz be-

schrieben werden. Fir die Kohlenstoffmassenstromdichte jZ an der Bauteiloberflache gilt

A Om oc,
- __p Z=c
Je = A%t € on

1)
In dieser Gleichung ist D, der Kohlenstoffdiffusionskoeffizient, ¢, die Kohlenstoffkonzentra-
tion und n der Normalenvektor der Bauteiloberflache.

Im Gegensatz zur Bauteiloberflache ist die Diffusion des Kohlenstoffs im Bauteil instationar. Fir
das zeitlich veranderliche Kohlenstoffkonzentrationsfeld gilt das 2. Fick'sche Gesetz:

0C,

P V(D.Veg(r,t)). (2)

Fir den Nabla-Operator V gilt im Kartesischen Koordinatensystem, r =(x y z)

V= 00390 (3)
ox oy 0z
und damit die folgende partielle Differentialgleichung des Kohlenstoffkonzentrationsfeldes
_6cc(r,t)=i Dca& +i Dca& +i Dca& . (4)
ot ox ox oy oy 0z 0z

Dabei wird vorausgesetzt, dass der Diffusionskoeffizient D¢ des Kohlenstoffs im Stahl neben der
Temperatur auch von der Kohlenstoffkonzentration abhéngig ist, d.h. D, =f(T,c) [Goldstein et

al., 1978, Tibbets, 1980].

Zur Bestimmung des Kohlenstoffkonzentrationsfeldes im Bauteil missen mehrere Grenzbedin-
gungen an die Losung der partiellen Differentialgleichung gestellt werden. Diese beinhalten eine
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Anfangsbedingung sowie auf der Oberflache des Bauteils vorgeschriebene &rtliche Randbe-
dingungen [Baehr et al., 2004].

Durch die Anfangsbedingung kann der Einfluss des Kohlenstoffgrundgehaltes ¢, des Ein-
satzstahles als Anfangskonzentrationsverteilung

Co(r.t)|,_, = G, (r) = const. (5)
definiert werden. Die mdglichen Randbedingungen stellen sich wie folgt dar:
¢ Randbedingung 1. Art, Definition einer Kohlenstoffrandkonzentration
Co(rt)],m =c&(t) (6)
e Randbedingung 2. Art, Definition einer Kohlenstoffmassenstromdichte

oc,(r,t)

iA(rA )= D
J( ) S

7)

(A

¢ Randbedingung 3. Art, BerGhrung mit einem Medium, Ausbildung einer Diffusions-
grenzschicht

, acs(r,t)
(A — _p c
Je c on (A
jc = ﬂ[C(CG) —Cc (r(A)st)] ®)
Jo =i
oc.(r,t)
C(G) —c T(A),t =-D c
ﬂ[ c C( )] c an (A)

In dieser Gleichung sind ¢{und ¢, (r'"”,t) die Kohlenstoffkonzentrationen im Aufkoh-
lungsgas und an der Oberflache des Bauteils und S der sogenannte Stoffiibergangs-
koeffizient.

2.2 Einfluss von Legierungselementen

Beim Aufkohlen legierter Stahle fiihren Legierungselemente zu einer Erniedrigung (Mo; Cr; Mn)
oder zu einer Erhéhung (Ni; Si) der Kohlenstoffaktivitat, vgl. [Neumann et al., 1968, Eckstein,
1987]. Im Fall des binaren Systems Fe-C gilt zunachst fir die Kohlenstoffaktivitat [Gunnarson,
1967]

ag =ficg. 9)

Darin ist £ der temperatur- und konzentrationsabhangige Aktivitatskoeffizient. Zur Erfassung

des Einflusses der Legierungselemente auf die Kohlenstoffaktivitat wird ein legierungsabhangi-
ger Aktivitatskoeffizient fc wie folgt definiert [Gunnarson, 1967]

f,
Ig{f%} =>¢,0f . (10)
c =const.

C
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Darin ist oS der Wirkparameter und c, die Konzentration des Legierungselementes X. Die
Tabelle 1 enthalt eine Zusammenstellung verschiedener Wirkparameter aus der Literatur.

Unter der Voraussetzung gleicher Kohlenstoffaktivitaten im binaren System Fe - C und im Viel-
stoffsystem folgt [Gunnarson, 1967]

c
Ig{c—g} =Y c,05 . (11)
ac =const.

C

Auf der Grundlage der chemischen Zusammensetzung des Stahles ist es somit méglich, das
Verhaltnis zwischen der Kohlenstoffkonzentration im bindren System Fe - C und der im legier-
ten Stahl zu berechnen.

Dariiber hinaus kann aus der Gleichung (10) der sogenannte Legierungsfaktor wie folgt abge-
leitet werden

Igk, =) c,0 . (12)

Tabelle 1: Zusammenstellung von Wirkparametern wesentlicher
Legierungselemente aus der Literatur

Legierungs- of [Gunnarson, 1967] | o [Hirschheimer, 1995]
element
Si 0,055 0,052
Mn -0,013 -0,013
Cr -0,040 -0,039
Ni 0,014 0,013
Mo -0,013 -0,013
Al - -0,013
\Y - -0,013
N - -0,208

2.3 Abbildung industrieller Aufkohlungsverfahren

Unter Beachtung der unterschiedlichen Randbedingungen sowie der dargestellten Zusammen-
hange hinsichtlich der Wirkung von Legierungselementen des Stahlwerkstoffes ist es mdglich,
praxisrelevante Aufkohlungsverfahren mit gasférmigen Medien, wie das Gasaufkohlen oder das
Niederdruckaufkohlen, innerhalb der Simulation abzubilden [Diemar, 2007].

Das Gasaufkohlen wird derzeit meist als zweistufiges Sattigungs-Ausgleichs-Verfahren mit

veranderlichem Kohlenstoffpegel Cp durchgefihrt [Winning et al., 1976]. Eine Mdglichkeit der
Abbildung dieses Verfahrens besteht in der Definition einer Randbedingung 1. Art wie folgt

c.(r,t)

(A) :CP(t)'kL : (13)
Alternativ kann eine Randbedingung 3. Art unter Berlicksichtigung von
C<(:G) :CP(t)'kL (14)

definiert werden [Gegner, 2006]. Der Stofflibergangskoeffizient g ist abhangig von der Zu-
sammensetzung des Aufkohlungsgases [Grosch et al., 1994, Hirschheimer, 1995].
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Im Fall des Niederdruckaufkohlens werden schon nach wenigen Minuten Kohlenstoffrandge-
halte in Hohe der Sattigungskonzentration des Kohlenstoffs erreicht, vgl. [Grafen, 2002, Schmitt,
2002]. Aus diesem Grund schlief3t sich dem Aufkohlungszyklus ein Diffusionszyklus an, in dem
der hohe Kohlenstoffrandgehalt wieder abgebaut wird. Je nach Aufkohlungstiefe werden diese
Aufkohlungs- und Diffusionszyklen mehrfach wiederholt. Die Aufkohlungszyklen kdnnen wie im
Fall des Gasaufkohlens als Randbedingung 1. Art definiert werden [Diemar, 2007]:

Cc (r! t)|,(A) = Cc satt.
a, =1 (15)

Crosy =————
C,Sétt.
fC

Fir die Diffusionszyklen gilt die Randbedingung 2. Art
J& M =0. (16)
2.4 Numerische Losung der konstitutiven Gleichungen

Fir die vorgestellten konstitutiven Gleichungen des Kohlenstoffkonzentrationsfeldes existieren
nur fur einfache Bauteilgeometrien und Randbedingungen analytische Losungen [Baehr et al.,
2004]. Die Analyse komplexer Bauteilgeometrien erfolgt daher im Allgemeinen durch eine Dis-
kretisierung der jeweiligen partiellen Differentialgleichung auf der Basis numerischer Methoden
wie der Finite Elemente Methode [Zienkiewicz et al., 2000].

Derzeit sind nicht in allen kommerziell verfiigbaren FE-Programmen entsprechende Prozeduren
zur Analyse von Diffusionsprozessen implementiert. Besteht jedoch Mdglichkeit der Durchfiih-
rung einer thermisch transienten Analyse, kann die partielle Differentialgleichung des Konzent-
rationsfeldes in die des Temperaturfeldes Uberflihrt und somit eine Diffusionsanalyse durchge-
fuhrt werden. Dabei sind die nachfolgenden Entsprechungen zu beachten [Baehr et al., 2004]

c. 2T, D, 2a. 17)
Fur die Temperaturleitfahigkeit « gilt
a= 4 (18)
p 'Cp

Darin ist 1 die Warmeleitfahigkeit, p die Dichte und ¢, die spezifische Warmekapazitat.

Fir die Vernetzung eines Bauteils zur Diffusionsanalyse gelten prinzipiell dieselben Anforde-
rungen, die auch an die Vernetzung zur elastizitatstheoretischen Analyse des Bauteils gestellt
werden, vgl. [Diemar, 2007]. In Abhangigkeit vom verendeten Elementtyp sind somit Kerbbe-
reiche von Bauteilen ausreichend fein zu vernetzen. Zur korrekten Abbildung des Konzentrati-
onsgradienten sind darlber hinaus ausreichend Elemente Uber die Aufkohlungstiefe zu vertei-
len.

Innerhalb der FE-Analyse kann der Berechnungsaufwand zum Teil erheblich minimiert werden,
wenn Symmetrien des Bauteils genutzt werden. An den jeweiligen Symmetrieebenen sind dazu
Randbedingungen 1. Art oder 2. Art zu definieren, vgl. Abschnitt 4.

Werden innerhalb der FE-Analyse von Diffusionsprozessen quadratische Elemente verwendet,
sind je nach angewendeten Verfahren zur Zeitintegration minimale Zeitschritte einzuhalten, um
Oszillationen und Ergebnisse aufierhalb des physikalisch Moéglichen, wie negative Konzentrati-
onen, zu vermeiden. Beispielsweise sind fir das von dem FE-Programm ABAQUS angewen-
deten Rickwarts-Euler-Verfahren nachfolgende minimale Zeitschritte At in Abhangigkeit von der
Elementlange Al angegeben [ABAQUS, 2012]:
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¢ Diffusionsanalyse:

At > ——AP (19)

C
e Thermische Analyse zur Losung eines Diffusionsproblems:

-C
At> 2 C0 a2 (20)
64
3 Definition des Phasentransformationsverhaltens aufgekohlter Werkstoffzustande

Das Phasentransformationsverhalten aufgekohlter Werkstoffzustande wird signifikant durch den



Simulationsforum 2013 15. - 17. Oktober 2013

Schweifen und Warmebehandlung Dorint - Am Goethepark in Weimar
e Perlit, k=3
L0 _ exp(-4,25 +4,12C + 4,36Mn + 0,44Si + 1,71Ni + 3,33Cr + 5,19\/Mo)s(v(k)) (24)
20326 (A,,-T)’exp(-27.500/(RT))
e Bainit, k=3
L0 _ exp(-10,23 + 10,18C + 0,85Mn + 0,55Si + 0,90Cr + O,36Mo))s(v(k))
20'296(BS-T)3exp(-27.500/(RT)) (25)
Bs; =637 - 58C - 35Mn - 15Ni - 34Cr - 41Mo  [°C]
e Martensit, k=5
Mg =539 - 423C - 30,4Mn - 17,7Ni - 12,1Cr - 7,5Mo + 10Co - 7,6Si [°C] (26)

Zur Definition der Umwandlungstemperaturen wird in diesem Modell das jeweilige Mul-
ti-Kkomponenten Zustandsdiagramm zugrunde gelegt. Hiervon abweichend kénnen diese wie
folgt bestimmt werden [Andrews, 1965], wobei die Legierungselemente in [Masse-%] einzuset-
zen sind, vgl. [Diemar, 2007].

A, = 910 — 203+/C —15,2Ni + 44,7Si + 104V +31,5Mo +13,1W

—(30Mn +11Cr +20Cu — 700P — 400Al - 120As — 400Ti) [°C] 27)

A,, =723-10,7Mn-16,9Ni+ 29,1Si+16,9Cr + 290As + 6,38W [°C]

Wird in der Gleichung (22) V=0,01 bzw. V=0,99 gesetzt, erhalt man in Verbindung mit den
Gleichungen (23) bis (25) die entsprechenden ZTU-Kurven fir den Beginn und das Ende der
jeweiligen Umwandlung. In Bezug auf die Simulation des Abkuhlvorganges mit stattfindenden
Gefiigeumwandlungen von Bauteilen aus niedrig legierten Stahlen kénnen somit je nach ver-
wendeten Umwandlungsmodell die entsprechenden Parameter bestimmt werden, vgl. [Diemar,
2007].

4 Beispiele

Nachfolgend werden unterschiedliche Beispiele der FE-basierten Simulation des Aufkohlens
von Stahlbauteilen sowie der Simulation von ZTU-Daten aufgekohlter Werkstoffzustande gege-
ben. Alle FE-Simulationen wurden dabei mit dem FE-Programm ABAQUS [ABAQUS, 2012]
unter Verwendung des implementierten Diffusionsanalysemodells durchgefihrt.

4.1 Gasaufkohlung einer Biegeprobe mit Querbohrung
Als erstes Beispiel soll die Simulation des Aufkohlens der von Bruder [Bruder, 1999] experi-
mentell untersuchten Biegeprobe mit Querbohrung vorgestellt werden [Diemar, 2007]. Die Bie-

geprobe, Abbildung 1, wurde aus dem Einsatzstahl 20MnCr5 gefertigt. Dessen chemische Zu-
sammensetzung kann der Tabelle 2 enthommen werden.
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Abbildung 1: Geometrie der Biegeprobe mit Querbohrung [Bruder, 1999], MaBe in [mm]

Tabelle 2: Gasaufkohlung einer Biegeprobe mit Querbohrung, Chemische Zusammen-
setzung des Einsatzstahles 20MnCr5 (Masse-%) [Bruder, 1999]

Cc Si Mn Cr Ni Mo Al Cu P
0,175 | 0,175 | 1,221 1,236 0,102 0,039 0,043 0,208 0,026

Als Aufkohlungsverfahren wurde das zweistufige Gasaufkohlen angewendet. Die Abbildung 2
zeigt die zeitlichen Verlaufe der Temperatur sowie des Kohlenstoffpegels wahrend des Aufkoh-
lungsvorganges.
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Abbildung 2: Gasaufkohlung einer Biegeprobe mit Querbohrung, zeitliche Verlaufe von
Temperatur und Kohlenstoffpegel [Bruder, 1999, Diemar, 2007]

Unter Ausnutzung vorhandener Symmetrien war die Modellierung eines Achtels der Biegeprobe
innerhalb der Aufkohlungssimulation ausreichend. In der Abbildung 3 ist das der Simulation zu-
grunde gelegte FE-Modell dargestellt, einen Ausschnitt des FE-Netzes im Kerbbereich zeigt die
Abbildung 4. Entlang der Mantelflache d= 32 mm sowie an der Oberflache der Querbohrung
wurde eine Randbedingung 3. Art unter Berticksichtigung eines Stoffliibergangskoeffizienten der
Aufkohlungsatmosphare von 4= 1; 25x10* mm/s [Grosch et al., 1994, Hirschheimer, 1995] de-
finiert. Die Massenstromdichte senkrecht zu den beiden Symmetrieebenen (x; - X, und x4 - X3)
des FE-Modells sowie der Ebene parallel zur x4 - Xxo-Symmetrieebene ist gleich null. Somit wur-
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4.2 Niederdruckaufkolung einer 90 ° Bohrungsverschneidung

Die Abbildung 7 zeigt die Geometrie einer 90°-Bohrungsverschneidung [Diemar et al., 2004].
A-A
W2
|

a1 1 |
-——Jo = |

|

Abbildung 7: Geometrie der 90°-Bohrungsverschneidung [Diemar et al., 2004],
MaBe in [mm]

DL

Die 90°-Bohrungsverschneidung wurde aus dem Einsatzstahl 18CrNiMo7-6 gefertigt. In der
Tabelle 2 ist die chemische Zusammensetzung dieses Einsatzstahles zusammengestellt.

Tabelle 3: Chemische Zusammensetzung des Einsatzstahles 18CrNiMo7-6 (Ma.-%)
[Diemar et al., 2004],

C | Mn | Cr | Ni | Mo | si | s [ P |
0,175 0,670 1,700 1,530 0,200 n.e. n.e. n.e.




Simulationsforum 2013 15. - 17. Oktober 2013
Schweil3en und Warmebehandlung Dorint - Am Goethepark in Weimar

Abbildung 8: FE-Modell der Bohrungsverschneidung Abbildung 9: Ausschnitt des
FE-Netzes im Bereich der
Bohrungsverschneidung

Anhand des Ausschnittes des FE-Netzes, Abbildung 9, zeigt die Abbildung 10 eine Flachenplott
der Kohlenstoffverteilung. Wahrend an der Oberflache der Bohrungen der Kohlenstoffgehalt
etwa 0,70 Masse-%C entspricht, wird der Bereich der Verschneidungskante geometriebedingt
mit 0,85 Masse-% C uberkohlt. Eine Gegenuberstellung von simulierten Kohlenstoffkonzentra-
tionen mit Messergebnissen erfolgt auf der Basis von Flachproben, die gemeinsam mit den
Bohrungsverschneidungen einsatzgehartet wurden [Diemar et al., 2004], siehe Abbildung 11.
Insgesamt ergibt sich eine gute Ubereinstimmung beider Ergebnisse.
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Abbildung 10: Flachenplott der simulierten  Abbildung 11: Gegeniiberstellung von simu-

Kohlenstoffverteilung der Bohrungsver- lierten und gemessenen Kohlenstofftiefen-
schneidung am Ende des Aufkohlens profil, Beginn Oberflache in Dickenrichtung
[Masse-%] [Diemar et al., 2004]
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4.3 Phasentransformationsverhalten des Einsatzstahles 20MnCr5

Anhand des Einsatzstahles 20MnCr5 sollen nachfolgend Bespiele simulierter ZTU-Daten ge-
geben werden, wobei jeweils eine Austenitkorngréfie von 25 um bertcksichtigt wurde [Diemar,
2007]. Die den Simulationen zu Grunde gelegte chemische Zusammensetzung ist in der Tabelle
5 gegeben.

Tabelle 5: Beispiel Simulation von ZTU-Daten, chemische Zusammensetzung des Ein-
satzstahles 20MnCr5 [Masse-%]

Cc Mn Si Ni Cr Mo Cu P Al
0,20/0,60 | 1,250 0,160 | 0,100 | 1,350 | 0,039 | 0,220 | 0,026 | 0,043

Die Abbildung 12 zeigt zunachst eine Gegenuberstellung isothermer ZTU-Daten fir den Koh-
lenstoffgrundgehalt von 0,20 Masse-% C sowie einen fur die aufgekohlte Randzone des Bau-
teils reprasentativen Kohlenstoffgehalt von 0,60 Masse-% C. Dargestellt sind jeweils die Kurven
fir den Beginn und das Ende der Umwandlung, basierend auf einer Volumenfraktion von
Vp=0,01 bzw. Vg=0,99. Erwartungsgemafl wird durch den erhdhten Kohlenstoffgehalt von
0,60 % C bei sonst gleicher Legierungszusammensetzung die Umwandlungen zu langeren Zei-
ten und tieferen Temperaturen verschoben.
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Abbildung 12: Simulierte isotherme ZTU-Diagramme des Einsatzstahles 20MnCr5, Ge-
geniiberstellung unterschiedlicher Kohlenstoffgehalte [Diemar, 2007]

Im Fall des im Abschnitt 2.3 besprochenen Verfahrens des Gasaufkohlens kommt es zum un-
erwlnschten Nebeneffekt der Randoxidation. Dabei werden von Legierungselementen mit einer
groRen Affinitdt zum Sauerstoff, wie Al; Si; Mn; Cr; Ni, Oxide gebildet und sind entsprechend
gebunden. Die Abbildung 13 zeigt anhand des Kohlenstoffgehaltes von 0,60 Masse-% C die
Auswirkungen einer Randoxidation auf das Umwandlungsverhalten des Einsatzstahles
20MnCr5. Durch die angenommene Verarmung der Legierungselemente Al, Si; Mn; Cr (auf
20% der urspriinglichen Konzentration) werden die Umwandlungen zu kiirzeren Zeiten und hé-
heren Temperaturen verschoben, mit der Folge einer Umwandlung bereits in der Perlit- bzw.
Zwischenstufe.
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Abbildung 13: Simulierte isotherme ZTU-Diagramme des Einsatzstahles 20MnCr5, Aus-
wirkungen einer Randoxidation [Diemar, 2007]
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ZUSAMMENFASSUNG

Die thermomechanische Priifmaschine Gleeble 3500 ermoglicht es, mit einem ein-
fachen Versuchsaufbau Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubilder bei hohen Ab-
kiihlraten, nach Umformung sowie bei konstanten Druck- und Zugbelastungen zu
erstellen. In der Probe entsteht hierbei eine isotherme Auswerteebene mit Tempe-
raturgradienten senkrecht zu dieser Ebene. Die Homogenitat und Grofke des iso-
thermen Bereichs hat einen entscheidenden Einfluss auf die Messergebnisse, kann
jedoch nur unzureichend genau gemessen werden. Um ein genaues Verstandnis
der Vorgadnge in der Probe zu gewinnen, wird ein gekoppeltes thermo-
elektrisch-thermometallurgisch-thermomechanisches FE-Modell des Versuches
aufgebaut. Um den Temperaturregelkreis der Maschine abzubilden, wird eine
PID-Regelung implementiert, welche die Spannung der konduktiven Probener-
warmung zwischen den einzelnen Simulationsschritten definiert einstellt. Durch ei-
nen Abgleich mit der Temperatur- und Harteverteilung im Realprozess wird gezeigt,
dass hierdurch die Temperaturverteilung und Gefligeumwandlung abgebildet wer-
den kann. Durch die gewonnenen Erkenntnisse wurde der Versuchsaufbau ange-
passt und somit die Messergebnisse verbessert.

1 Einleitung

Die numerische Simulation von Warmebehandlungsprozessen gewinnt bei der Auslegung gro-
Rer und komplexer Bauteile zunehmend an Bedeutung, da hierdurch ein genaueres Prozess-
verstandnis generiert wird, und eine Abschatzung der resultierenden Bauteileigenschaften vor-
genommen werden kann. Die erreichbare Genauigkeit der Simulationen hangt entscheidend von
den verwendeten Werkstoffkennwerten ab. Fir die Beschreibung des Werkstoffverhaltens sind
sowohl elektrische, thermophysikalische und thermomechanische Kennwerte, als auch Para-
meter zur Beschreibung des Umwandlungsverhaltens notwendig. Die Kennwerte werden meist
der Literatur entnommen und durch Regressionskurven abgeschatzt, da eine vollstandige Ana-
lyse aller relevanten Kennwerte einen erheblichen Versuchsaufwand erfordert [Acht et al, 2008].
Um diesen mdglichst gering zu halten, sollte sich der experimentelle Versuchsplan zunachst auf
die Kennwerte mit dem groRten erwarteten Einfluss auf das Ergebnis beschranken. Als Ein-
gangsgroRen in die Simulation werden die thermophysikalischen und thermomechanischen
Eigenschaften der einzelnen Gefligebestandteile bendtigt. Die Eigenschaften des homogeni-
sierten Gesamtwerkstoffes hangen von der Gefligezusammensetzung ab. Damit diese richtig
abgebildet werden, ist eine genaue experimentelle Beschreibung der Gefligeumwandlungen
durch Zeit-Temperatur-Umwandlungsschaubilder (ZTU-Schaubilder) essentiell fiir eine War-
mebehandlungssimulation. Eine Md&glichkeit zur Ermittlung des Umwandlungsverhaltens bietet
der ISOQ-Dilatometeraufbau der thermomechanischen Prifanlage Gleeble 3500 der Firma
Dynamic Systems Inc. [N. N., 2001]. Der Aufbau erlaubt die Ermittlung von ZTU-Diagrammen
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gelagert und erlauben eine freie Ausdehnung der Probe in axialer Richtung. Fir Um-
form-ZTU-Schaubilder kénnen die Halterungen an eine Kraftmessdose und einen Hydraulikzy-
linder zur Kraftmessung und -einleitung gekoppelt werden. Die Probe ist zur Kiihlung beidseitig
hohlgebohrt. In diese Bohrungen kann sowohl Luft als auch Wasser zur Abschreckung der
Probe mit variablem Druck eingebracht werden. Der Kiihimittelzulauf und Ablauf ist vollstandig
von der Umgebungsatmosphare abgekapselt. Um eine Oxidation der Probenoberflache zu ver-
hindern, wird in der Probenkammer ein Unterdruck mit einem Restdruck von unter 1 Pa erzeugt.
Zur Erwarmung der Probe wird ein 50 Hz Wechselstrom durch die Kupferspannbacken in die
Probe eingeleitet. Die Regelung des Heizstromes erfolgt Gber den Phasenwinkel, ab welchem
der Stromfluss jeweils unterbrochen wird. In der folgenden spannungsfreien Zeit bis zum er-
neuten Stromfluss in der nachsten Sinusschwingung wird die Temperatur der Probe durch mittig
an die Probenoberflache angeschweillte Thermodelemente vom Typ K gemessen. Eine
PID-Regelung vergleicht die gemessene Temperatur mit der Solltemperatur und passt den
Phasenwinkel entsprechend an. Da die Kupferspannbacken gegeniiber der Stahlprobe eine
bedeutend héhere elektrische Leitfahigkeit besitzen, erwarmt der Stromfluss hauptsachlich den
Bereich des reduzierten Querschnitts der Probenmitte. Durch die kontinuierliche Wasserkiihlung
der Spannbacken und den hieraus resultierenden Warmefluss von der Probenmitte in die
Spannbacken bildet sich in der Probe ein glockenformiges Temperaturprofil mit dem Tempera-
turmaximum in der Probenmitte aus. Die Dickenanderung des Werkstoffes erreicht in der iso-
thermen Ebene der Probenmitte bei der Erwarmung ein Maximum. Hier setzen die Quarzstabe
eines Extensometers an, und messen die Durchmesser- bzw. Volumenanderung bedingt durch
die thermische Dehnung und Phasenumwandlungen des Werkstoffes.

Als Versuchswerkstoff wurde der Walzlagerstahl 100Cr6 gewahlt. Fiir diesen Werkstoff existiert
ein Datensatz fiur das Simulationsprogramm Sysweld der Firma ESI GmbH. Die Proben werden
mit einer Geschwindigkeit von 5 °C/s auf 860 °C erwarmt, 15 min. auf der Austenitisierungs-
temperatur gehalten, und anschlieRend mit einer variablen Geschwindigkeit abgeschreckt. Die
Temperatur wird an zwei Messpunkten an der Probenoberflache gemessen (siehe Abbildung 2).
Eine Messung der Temperatur im Inneren der Probe ist nicht méglich, da auch die kleinsten zur
Verfligung stehenden Mantelthermoelemente mit einem Durchmesser von 0,5 mm zu trage auf
die Temperaturveranderung reagieren. Um dennoch Riickschlisse auf die Temperaturverteilung
in der Probe ziehen zu kénnen, werden Harte und Gefligezusammensetzung der Probe unter-
sucht. Die Proben werden kalt in Epoxitharz eingebettet und bis auf die halbe Dicke abgeschlif-
fen. In axialer und tangentialer Richtung werden im Abstand von je 0,3 mm Hartemessungen
nach Vickers HV1 durchgefiihrt. Da die resultierende Harte des Werkstoffes entscheidend von
den Austenitisierungsbedingungen abhangt, kann somit ein Riickschluss auf die Temperatur-
verteilung in der Probe wahrend der Austenitisierung gezogen werden.

3 Simulation

Im Folgenden wird das Modell fiir eine FE-Simulation aufgebaut, mit deren Hilfe das Tempera-
turprofil im Inneren der Probe ermittelt werden kann. Hierdurch kann ein genaueres Verstandnis
der Umwandlungsvorgange erreicht werden und es kdnnen Schlussfolgerungen fir die Opti-
mierung des Versuchsaufbaus getroffen werden.

3.1 Aufbau des Simulationsmodells

Fir die Simulation der Temperaturverteilung in der Probe wird die kommerzielle Schweilk- und
Warmebehandlungssimulationsumgebung Sysweld der ESI GmbH gewahlt. Den Kern des Pro-
gramms bildet eine gekoppelte thermometallurgische Berechnung, die somit die Wechselwir-
kungen zwischen Temperatur und metallurgischen Phasen, als auch die Umwandlungswarme
berticksichtigt. Neben einer mechanischen Berechnung, die Temperatur und Gefligezusam-
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mensetzung bericksichtigt, wird auch eine thermoelektrische Berechnung zur Bestimmung der
konduktiv erzeugten Warmemenge in Abhangigkeit der jeweiligen Temperatur unterstitzt. Um
den Rechenaufwand zu minimieren, den Realprozess jedoch hinreichend genau abzubilden,
wird ein rotationssymmetrisches Modell gewahlt. Eine weitere Spiegelsymmetrie wird in die
isotherme Ebene der Probe gelegt. Die Kupferspannbacken wurden nur zum Teil abgebildet, da
davon ausgegangen wird, dass sie aufgrund ihrer im Vergleich zur Probe wesentlich héheren
elektrischen und thermischen Leitfahigkeit keinen entscheidenden Einfluss auf die Temperatur-
verteilung haben.

Abbildung 2: Temperaturverteilung imSimulationsmodell wahrend der Austenitisierung

Magnetisches Feld, Wirbelstréme und Stromverdrangung werden in dem Modell nicht abgebildet,
was aufgrund der niedrigen Frequenz des Wechselstroms von 50Hz eine tolerierbare Vereinfa-
chung darstellt. Da die Abbildung der sinusférmigen Spannung mehr als 200 Berechnungs-
schritte pro Sekunde erfordert, ohne einen Mehrwert fir die Simulation zu bieten, wird mit einer
kontinuierlichen Heizspannung gerechnet. Aufgrund der starken Temperaturabhangigkeit der
thermophysikalischen und elektrischen Werkstoffkennwerte ist eine Temperatursteuerung tber
eine bereits vor Simulationsbeginn definierte Spannungskurve vor allem bei schnellen Tempe-
raturanderungen wahrend der Abschreckung nicht mdglich. Hierflir wird ein PID-Regelkreis in
einer Subroutine implementiert, der die Heizspannung zwischen den einzelnen Berechnungs-
schritten anpasst. Der schematische Ablauf der Simulation wird in Abbildung 3 gezeigt.

Heiz-
sSpannung

_Thermoelektrische

Abbildung 3: PID-Regelkreis
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Zunachst wird mit der elektrodynamischen Berechnung eines Teilschrittes begonnen und die frei
werdende Warmeenergie wird an den